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ВВЕДЕНИЕ

Исследование механических свойств поли-
меров и их взаимосвязи со структурными пере-
стройками представляет собой самостоятельный 
раздел науки о полимерах. Ввиду особой при-
кладной и научной важности такого рода иссле-
дований, которые продолжались на протяже-
нии многих десятков лет, их результаты изложе-
ны в многочисленных монографиях, учебниках 
и справочниках. Важно отметить, что благодаря 
проведенным исследованиям сформировались 
устойчивые представления о механических харак-
теристиках практически всех известных сегодня 
полимеров. Указанные характеристики вошли 
в справочники и широко используются в прак-
тической деятельности специалистов в различ-
ных областях науки и техники, где применяются 
полимерные материалы. Однако в конце ХХ века 
началось бурное развитие отраслей промышлен-
ности, в которых разрабатываются и использу-
ются разного рода миниатюрные устройства и, 
в частности, многочисленные виды дисплеев. 
Для создания подобных изделий оказалось необ-
ходимым применять весьма малого размера (на-
нометровые) полимерные наночастицы, плен-
ки и (или) волокна. Неожиданно оказалось, что 
известные и, казалось бы, хорошо изученные 

свойства полимеров существенно изменяются, 
когда размеры полимерной фазы уменьшаются 
до наноуровня. Другим важным аспектом дан-
ной проблемы оказалось существенное влияние 
геометрических особенностей макроскопиче-
ских размеров полимерных образцов на их ме-
ханический отклик. В данном обзоре мы попы-
таемся проанализировать и рассмотреть влияние 
масштабного фактора на механические свойства 
и структуру стеклообразных полимеров.

ВЛИЯНИЕ РАЗМЕРОВ ПОЛИМЕРНОЙ 
ФАЗЫ НА СТРУКТУРНО-МЕХАНИЧЕСКОЕ 

ПОВЕДЕНИЕ СТЕКЛООБРАЗНЫХ 
ПОЛИМЕРОВ

Аморфные полимеры в стеклообразном состо-
янии широко используются в качестве материа-
лов в самых различных областях науки и техники, 
в связи с чем на сегодняшний день их производ-
ство исчисляется миллионами тонн. Неудиви-
тельно, что на протяжении десятилетий поли-
мерные материалы были предметом тщательного 
исследования многочисленных ученых, а их фун-
даментальные свойства и прикладные аспекты 
подробно изложены в различных монографиях 
и учебниках [1–6]. Основные механические ха-
рактеристики стеклообразных полимеров, такие 
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Проведен анализ литературных данных по влиянию масштабного фактора на структуру и свойства 
полимера. Обнаружено, что существует масштабный фактор двух видов. Во-первых, масштабный фак-
тор, связанный с размерами полимерной фазы. Этот фактор выявляется в том случае, когда размеры 
полимерной фазы становятся соизмеримыми с размерами макромолекулярного клубка. Во-вторых, 
существует масштабный фактор, связанный непосредственно с геометрическими размерами образца 
полимера, который выявляется при исследовании массивных образцов полимера. Показано, что мас-
штабный фактор существенным образом влияет на структурно-механическое поведение полимеров 
при нагружении и, в частности, на кривую растяжения стеклообразного полимера.
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как температура стеклования, предел текучести, 
удлинение при разрыве и др., занесены в мно-
гочисленные справочники. Предполагалось, что 
указанные характеристики являются постоянны-
ми и неизменными для каждого вида полимеров.

Однако в конце прошлого – начале нынешнего 
века было сделано открытие масштабного эффек-
та в свойствах стеклообразных полимеров [7–10]. 
Оказалось, что все важнейшие деформацион-
но-прочностные характеристики стеклообраз-
ных полимеров зависят от размеров полимерной 
фазы. В качестве типичного примера рассмотрим 
данные работ [11, 12] (рис. 1). Хорошо видно, что 
табличные значения важнейших характеристик 
такого, казалось бы, хорошо изученного поли-
мера, как полистирол (ПС), являются постоян-
ными до тех пор, пока размер полимерной фазы 
превышает значение 50–80 нм. Если же полимер 

“измельчить” до меньших размеров, то его тем-
пература стеклования (Tс) и модуль упругости 
начинают стремительно снижаться. Такого рода 
снижение Tс составляет многие десятки градусов, 
а модуль упругости может уменьшаться в разы 
(рис. 1). Приведенный пример характеризует об-
щее свойство всех стеклообразных полимеров. 
Механизм этого явления пока не во всем ясен, 
и его анализ не является целью данного обзора. 
Отметим только, что исследования в данном на-
правлении продолжаются и по сей день. В кон-
тексте данного обзора важно отметить сам факт 
существования отчетливо выраженного масштаб-
ного фактора, сильнейшим образом влияющего 
на фундаментальные свойства стеклообразных 
полимеров.

Влияние масштабного фактора  
на макроскопические свойства стеклообразных 

полимеров

Приведенные выше данные о существовании 
масштабного фактора, влияющего на свойства 
стеклообразных полимеров, кажутся несколько 
экзотическими и относящимися исключительно 
к наноразмерным объектам. Однако структурные 
исследования, проведенные в последние годы, сви-
детельствуют о том, что высокодисперсные нано-
размерные структуры являются скорее типичными 
для стеклообразных полимеров, в связи с чем мас-
штабный фактор проявляется во многих полиме-
рах и системах на их основе [13–15].

Существуют три фундаментальных вида пла-
стической деформации твердых полимеров. В раз-
личных условиях реализуются сдвиговая текучесть 
(shear banding) [16], крейзинг (crazing) [17] и (или) 
процесс шейкообразования (necking) [18]. Все они 
достаточно хорошо изучены и описаны. Как будет 
показано ниже, эти процессы во многом опреде-
ляются упомянутым выше масштабным эффек-
том, поскольку включают в себя стадию диспер-
гирования полимера на нанометровые агрегаты 
макромолекул.

Наиболее ярко и наглядно указанное самодис-
пергирование выявляется при крейзинге полимеров 
в жидких средах [3, 6, 19–27]. Важнейшей особенно-
стью крейзинга полимеров является то обстоятель-
ство, что развитие данного вида пластической дефор-
мации сопровождается возникновением и ростом 
особых зон ориентированного полимера – крейзов. 
Поскольку крейзы обладают высокоупорядоченной 
фибриллярно-пористой структурой, существует 
простая возможность их исследования с помощью 
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Рис. 1. (а) Зависимость температуры стеклования Тс пленок ПС (молекулярная масса Mw = (116–347) × 103) от их 
толщины [11]; пунктирная линия показывает Тс блочного ПС. (б) Зависимость модуля упругости от толщины плен-
ки ПС [12]; Mw × 10–3: 1800 (1), 114 (2).
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прямых микроскопических методов. Такого рода ви-
зуализация механизма деформации полимера позво-
ляет установить прямую связь между его структурой 
и свойствами для этого вида неупругой деформации 
стеклообразного полимера.

В контексте данного обзора важным является 
то обстоятельство, что объем возникающих крей-
зов оказывается заполненным агрегатами ориен-
тированных макромолекул (фибрилл), диаметр 
которых составляет единицы/десятки нанометров 
(рис. 2) [28–31]. Именно по этой причине в целом 
материал, содержащий крейзы, приобретает свой-
ства (в частности механические), совершенно не 
характерные для аморфных полимеров, находя-
щихся в стеклообразном состоянии.

Видимо, впервые на это обстоятельство обрати-
ли внимание Камбур и Копп в работе, опублико-
ванной задолго до того, как был обнаружен опи-
санный выше масштабный эффект в свойствах 
стеклообразных полимеров [32].

В данной работе единичные крейзы получали пу-
тем деформации стеклообразного поликарбоната 
(ПК) в адсорбционно-активной среде (ААС). С по-
мощью специального устройства исследовали изме-
нение расстояния между краями единичного крейза 
в зависимости от силы, приложенной к концам об-
разца. Полученные таким образом кривые растяже-
ния для отдельного крейза имеют характерную форму, 
показанную на рис. 3. Видно, что предел текучести 
материала крейза примерно в 3 раза ниже предела те-
кучести исходного недеформированного полимера. 
Проведение нескольких последовательных циклов 

“деформация–восстановление” позволило устано-
вить, что по мере увеличения ширины исходного 
крейза начальный модуль упругости и предел теку-
чести уменьшаются. При этом уменьшаются так-
же потери энергии в каждом последующем цикле 

“деформация–восстановление”.
При высоких степенях удлинения зависимость на-

пряжение–деформация для отдельного крейза прак-
тически линейна, а деформация полностью обрати-
ма. Модуль упругости, рассчитанный по этой кривой, 
примерно в 4 раза меньше модуля упругости исход-
ного недеформированного образца. Таким образом, 
механические свойства “сухого” материала отдель-
ного крейза кардинальным образом отличаются от 
свойств исходного блочного полимера.

Оказалось, что термомеханические свойства 
крейзованных полимеров также коренным обра-
зом отличаются от свойств блочных полимеров. 
Особые, необычные свойства высокодисперсно-
го материала крейзов были продемонстрированы 
в работе [24] (рис. 4). В этой работе прямым ми-
кроскопическим методом измеряли расстояние 
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Рис. 2. Схематическое изображение структуры крей-
за [28].
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Рис. 3. Кривые растяжения с постоянной скоростью 
до напряжения 42 МПа и последующего сокращения 
ПК (1) и образца ПК, содержащего индивидуальный 
крейз (2) [32].
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Рис. 4. Температурная зависимость относительно-
го изменения линейных размеров крейзов (1) и не-
ориентированных участков между ними (2) в на-
правлении оси вытяжки для образцов ПК, растя-
нутых в ААС. Вертикальная штриховая линия 
соответствует температуре стеклования ПК [33].
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между стенками крейзов в ПК в зависимости от 
температуры отжига полимерных образцов. Хо-
рошо известно [2], что ориентированные стекло- 
образные полимеры восстанавливают свои ис-
ходные размеры в области их температуры стек-
лования. Однако материал крейзов показывает 
принципиально иное термомеханическое поведе-
ние. Как следует из рис. 4, задолго до достижения Tс  
(практически от комнатной температуры) начина-
ется значительное сокращение ширины крейзов 
в то время, как неориентированные участки между 
крейзами даже несколько увеличивают свои разме-
ры вследствие теплового расширения [33]. Следо-
вательно, наблюдаемая низкотемпературная усад-
ка обусловлена процессами, происходящими вну-
три крейзов, или, другими словами, определяется 
свойствами высокодисперсного ориентированно-
го полимера, заполняющего крейзы. По достиже-
нии Tс крейзы, уже сократившие свою ширину на  
90–95%, “залечиваются” и не могут быть обна-
ружены прямыми микроскопическими наблю-
дениями. Таким образом, характер обратимости 
деформации при отжиге аморфных стеклообраз-
ных полимеров, подвергнутых холодной вытяжке 

в жидкой среде, имеет свои отличительные осо-
бенности. Аморфные стеклообразные полимеры, 
деформированные в ААС по механизму крейзин-
га, практически полностью восстанавливают свои 
размеры при отжиге ниже температуры стеклова-
ния. Обнаруженная низкотемпературная усадка, 
очевидно, связана со свойствами высокодисперс-
ного материала крейзов, образующихся в процессе 
деформации полимеров в ААС. Как видно, размер 
(масштаб) полимерной фазы в случае стеклообраз-
ных полимеров сильнейшим образом изменяет их 
фундаментальные свойства.

Важно отметить, что аномалии в свойствах де-
формированных полимеров наблюдаются не только 
в случае крейзинга. Аналогичные аномалии свойств 
известны и для полимеров, деформированных в от-
сутствие активных сред [34]. Это неудивительно, по-
скольку неупругая деформация стеклообразных по-
лимеров всегда неоднородна по объему. Даже в ус-
ловиях одноосного сжатия или прокатки полимер 
деформируется весьма неоднородно (рис. 5) [35]. 
Методика тонких срезов позволяет убедиться, что де-
формированный в условиях одноосного сжатия ПС 
оказывается буквально насыщенным некими неод-
нородными образованиями прямолинейной формы, 
которые пересекают полимерный образец и друг дру-
га под различными углами.

Указанные прямолинейные структурные неод-
нородности получили название полосы сдвига. Важ-
но отметить, что полосы сдвига принципиально 
отличаются от полос сдвига, наблюдаемых в низ-
комолекулярных твердых телах. Оказывается, что 
эти полосы содержат ориентированный фибрилли-
зованный полимер, полностью аналогичный тому, 
который наблюдается в крейзах (рис. 6) [16, 36]. 
Другими словами, стеклообразный полимер, де-
формированный на воздухе по механизму сдвиго-
вой текучести, так же как и крейзованный поли-
мер, содержит материал, структурные элементы 
которого имеют наноразмерный масштаб. Неуди-
вительно поэтому, что стеклообразные полимеры 
демонстрируют аномальные механические, термо-
механические, термодинамические и другие свой-
ства [34, 36].

Электроспиннинг  – универсальный метод 
нанодиспергирования полимеров

Влияние масштабного фактора на свойства по-
лимеров легко выявить и продемонстрировать на 
примере наноразмерных волокон, получаемых 
методом электроспиннинга (ЭС). В настоящее 
время явление ЭС достаточно подробно изучено, 
и по этой теме имеется несколько отличных об-
зоров [37–39], обобщающих исследования в этой 
области.

Рис. 5. Оптическая микрофотография тонкого среза 
образца ПС, подвергнутого одноосному сжатию. Ось 
сжатия вертикальна [35].

Рис. 6. Электронная микрофотография полосы 
сдвига, демонстрирующая ее внутреннюю структу-
ру [16].



      РОЛЬ МАСШТАБНОГО ФАКТОРА В СТРУКТУРНО-МЕХАНИЧЕСКОМ ПОВЕДЕНИИ 683

КОЛЛОИДНЫЙ ЖУРНАЛ том 62 № 6 2017

Наноразмерные волокна получают путем ЭС 
из растворов полимеров, обычно полуразбав-
ленных [40]. Раствор экструдируется из фильеры 
в сильном электрическом поле (рис. 7), и на вы-
ходе из фильеры формируется струя. Образующа-
яся струя затем подвергается удлинению и утонь-
шению до 105 раз со скоростью порядка 103 с–1, что 
приводит к вытягиванию и ориентации полимер-
ных цепей. Это вытягивание струи может быть за-
регистрировано с помощью двулучепреломления 
[41] или спектроскопии комбинационного рассе-
яния света [42]. Естественно, что в таких услови-
ях происходит быстрое испарение растворителя. 
В результате за несколько миллисекунд образуются 
оболочка и закаленная матричная макроструктура, 
находящаяся в неравновесном состоянии [43–45]. 
Возникшая оболочка препятствует дальнейшему 
испарению растворителя, и значительное его коли-
чество захватывается волокном. При дальнейшем 
испарении растворителя объем волокна изменя-
ется мало, и часто образуется пористая структура 
[46]. Таким образом, варьируя условия ЭС, можно 
получать волокна самой разной степени гетероген-
ности и пористости со сплошной оболочкой или 
без нее [47–49].

Нановолокна, получаемые с помощью ЭС, 
привлекательны в силу целого ряда причин, та-
ких как их высокая удельная поверхность [50, 51], 
возможность регулирования смачиваемости 
[52, 53] и скорости высвобождения добавок 
[54], высокая анизотропия электропроводности 
[55, 56], а также повышенное светорассеяние 
и фотолюминесценция [57].

Полимерные нановолокна кардинально отлича-
ются от соответствующих блочных полимеров. Они 
демонстрируют размерную зависимость механиче-
ских и термодинамических свойств. Например, на-
чиная с некоторого порогового значения наблюда-
ется значительное возрастание модуля упругости 
полых волокон [58] и нановолокон, формируемых 
методом ЭС [59–63], а также сдвиг температуры 
плавления [64, 65].

На рис. 8 представлены кривые растяжения на-
новолокон, полученных с помощью ЭС, а также 
кривая растяжения блочного полимера в тех же 
условиях [66]. Хорошо видно, что с уменьшени-
ем диаметра волокон кривые растяжения смеща-
ются в область более высоких напряжений. Столь 
сильный размерный эффект для нановолокон, по-
лучаемых ЭС, является общим для самых разных 
полимеров.

На рис. 9 представлены зависимости отно-
сительного модуля сдвига полученных элек-
троспиннингом ПС-нановолокон (рис. 9а) [67] 
и модуля упругости нановолокон на основе най-
лона-6,6 от их диаметра (рис. 9б) [60]. Как сле-
дует из рис. 9, в обоих случаях выявляется ярко 
выраженный размерный эффект. Причины этого 
эффекта до конца не ясны и не могут быть объ-
яснены каким-либо одним фактором, однако на 
сегодняшний день сам факт такого влияния со-
мнений не вызывает.

Таким образом, можно заключить, что ЭС яв-
ляется эффективным методом получения нано-
размерных волокон полимеров. Несмотря на то, 
что механизм действия размерного фактора пока 
не выяснен в полной мере, с помощью ЭС можно 
продемонстрировать ярко выраженные размер-
ные эффекты в структурно-механическом пове-
дении наноразмерных волокон.

Шприц

Раствор полимера

Фильера

Конус Тейлора

Жидкая струя

Высокое
напряжение

Плоское приемное
устройство

VV

Рис. 7. Схема получения полимерных нановолокон 
с помощью электроспиннинга [38].
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Рис. 8. Кривые растяжения волокон полиамида-6 
диаметром 60 (1), 100 (2) и 170 (3) нм, полученных 
методом ЭС; 4 – кривая растяжения блочного образ-
ца [66].
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МАСШТАБНЫЙ ФАКТОР, СВЯЗАННЫЙ 
С ГЕОМЕТРИЕЙ ПОЛИМЕРНОГО ОБРАЗЦА

Итак, наноразмерные полимерные объекты де-
монстрируют ярко выраженный размерный эф-
фект. Оказывается, что и для блочных (“макроско-
пических”) образцов полимеров также характерно 
отчетливо выраженное влияние размеров на их 
свойства. Это не удивительно, так как деформация 
любых твердых тел и полимеров, в частности, со-
провождается изменением их геометрических раз-
меров. Очевидно, что изменение геометрических 
размеров влечет за собой изменение площади по-
верхности твердого тела. Объем твердого тела при 
деформировании может оставаться постоянным 
(как, например, это имеет место при деформирова-
нии каучуков) [68], однако площадь его поверхно-
сти всегда изменяется. В свою очередь, изменение 
площади межфазной поверхности осуществляется 
путем выноса материала из объема на поверхность 
при ее увеличении и, наоборот, транспортом мате-
риала с поверхности в объем при ее уменьшении. 
Особенно интенсивными являются такого рода 
процессы при больших деформациях, которые ха-
рактерны для твердых полимеров. Как ни странно, 
процессам такого рода массопереноса до послед-
него времени не уделялось достаточного внимания, 
хотя понимание этих явлений позволяет по-ново-
му взглянуть на многие, казалось бы, хорошо из-
вестные и изученные явления. Действительно, 
воздействия на полимеры, приводящие к измене-
нию их геометрических размеров, и, в первую оче-
редь, большие деформации, могут рассматривать-
ся, по сути, как поверхностные явления благодаря 

отмеченному выше массопереносу с поверхности 
полимера в объем и обратно.

Более подробно этот аспект деформации поли-
меров впервые был рассмотрен в монографии [69]. 
Разумно предположить, что на транспорт матери-
ала из объема на поверхность полимера и, нао-
борот, с поверхности в объем должны неизбежно 
влиять исходные геометрические размеры дефор-
мируемого полимера. Действительно, такого рода 
транспорт материала неразрывно связан с процес-
сами, происходящими в объеме деформируемого 
полимера, и осуществляется в этом объеме. В дан-
ном обзоре мы рассмотрим особенности процес-
са деформации полимеров и происходящие в них 
структурные перестройки именно в аспекте влия-
ния масштабного фактора на указанные процессы.

О некоторых особенностях массопереноса в объеме 
пластически деформируемого полимера

Процессы развития и увеличения площади меж-
фазной поверхности, а также ее уменьшения (зале-
чивания) [70] имеют место практически при любых 
воздействиях на полимерные системы. Другими 
словами, самые разные воздействия на твердые по-
лимеры связаны с явлениями транспорта материа-
ла из объема на поверхность и наоборот и поэтому 
с полным основанием могут считаться поверхност-
ными явлениями.

Проиллюстрируем это положение на простом 
примере. Хорошо известно, что деформация аморф- 
ного полимера ниже температуры стеклования Тс  
сопровождается возникновением и развитием 
шейки [2].
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Рис. 9. Зависимость относительного изменения модуля сдвига от диаметра волокна (а) [67] и зависимость модуля 
упругости от диаметра волокна (б) [60].
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На рис. 10а представлена фотография участ-
ка полиэфирного волокна в области его перехода 
в шейку [71]. Нетрудно показать, что при переходе 
полимера в шейку имеет место значительное уве-
личение площади поверхности полимера. Рассмо-
трим цилиндр с начальным радиусом r0 и длиной l0  
(рис. 10б). Для простоты предположим, что при 
пластическом удлинении объем полимера не из-
меняется. Пусть степень вытяжки равна λ, тогда из 
условия сохранения объема имеем

 r l r l0
2

0
2

0π π λ= .  (1)

Отсюда получаем

 =r
r0
1/2λ

.  (2)

Площадь поверхности деформированного во-
локна S равна

 = =S r l S2 ,0
1/2

0π λ λ  (3)

где S0 – начальная площадь поверхности. Или, пе-
реходя к радиусу волокна,

 =S S r r( / ),0 0  (4)

где r0 и r – начальное и текущее значение радиуса 
волокна при степени вытяжки λ. Отсюда однознач-
но следует, что чем меньше радиус волокна, тем 
больше (при прочих равных условиях) его удельная 
поверхность (т.е. поверхность, отнесенная к его 
объему или массе). В конкретном случае, приведен-
ном на рис. 10, площадь поверхности S0 участка во-
локна длиной l0 = 1 см и радиусом r0 = 7.5 мкм (ра-
диус недеформированного волокна, рис. 10) соста-
вит S0 = 47.1 × 10–3 см2. Если вытянуть это волокно 
в шейку (для полиэфира λ ≈ 3), диаметр волокна 
составит r ≈ 3.5 мкм (рис. 10, область шейки). Из 
формулы (4) получим, что начальная поверхность 

увеличится при холодной вытяжке полиэфирно-
го волокна до значения S = 100.8 × 10–3 см2. Та-
ким образом, рутинная холодная вытяжка волок-
на приводит к увеличению его поверхности более 
чем в 2 раза. Это означает, что в полимере имеют 
место глубокие перестройки, связанные с мигра-
цией материала из объема на поверхность при его 
деформации и с поверхности в объем при восста-
новлении размеров (усадке). Однако этот процесс 
в настоящее время не выявляется и не учитывается 
при изучении механизма деформации полимеров 
в первую очередь из-за отсутствия эффективной 
методики его исследования.

Итак, деформация полимера при его переходе 
в шейку сопровождается существенным измене-
нием площади его межфазной поверхности. Еще 
более ярко и наглядно развитие межфазной по-
верхности стеклообразного полимера выявляется 
при его деформировании по механизму крейзинга. 
Деформация (растяжение) стеклообразного поли-
мера в жидких ААС может приводить к ориентации 
полимера исключительно по механизму крейзинга, 
т.е. без участия сдвиговой текучести материала [24]. 
Взаимосвязь между механическим откликом по-
лимера и геометрическими размерами образца 
в случае деформации по механизму крейзинга об-
условлена, по крайней мере, тремя причинами. 
Во-первых, крейзинг  – это специфический вид 
пластической деформации полимера, который со-
провождается развитием в полимере особого вида 
дискретных структур пластически деформирован-
ного материала – крейзов. Крейзы обладают на-
нопористой структурой, поэтому они очень легко 
регистрируются с помощью разного рода микро-
скопических методов и, в том числе, с помощью 
световой микроскопии [33]. Во-вторых, в этом 
случае удается осуществить прямое сопоставление 
структурной картины развития пластической де-
формации полимера с его механическим откликом, 

l0λ
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r0

Шейка

Растяжение

Недеформированный полимер

10 мкм
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Рис. 10. Микрофотография фрагмента полиэфирного волокна в области его перехода в шейку (а) и схема измене-
ния его геометрических размеров в процессе ориентационного вытягивания (б) [78].
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а также со свойствами полимера, перешедшего 
в высокоупорядоченное высокодисперсное состо-
яние. И, наконец, крейзинг приводит к возникно-
вению развитой межфазной поверхности (до не-
скольких сотен квадратных метров на грамм) [24], 
что, очевидно, сопровождается интенсивным мас-
сопереносом материала из объема на поверхность, 
что существенно облегчает исследование указанно-
го вида транспорта материала, сопровождающего 
деформацию полимера в целом.

Поскольку крейзинг – это разновидность пла-
стической деформации стеклообразного аморф-
ного полимера, то естественно, что для анали-
за крейзинга полимеров в жидкой среде можно 
применять подходы, которые обычно использу-
ют для анализа других видов пластической де-
формации [24, 72, 73]. В то же время, как было 
отмечено выше, в случае крейзинга развитие не- 
упругой деформации полимеров, по крайней 
мере, на первых ее этапах, локализовано в уз-
ких зонах, содержащих микропустоты,  – крей-
зах. Это обстоятельство, во-первых, позволяет 
легко регистрировать возникновение и развитие 
крейзов микроскопическими методами. Во-вто-
рых, в этом случае удается осуществить прямое 
сопоставление структурной картины развития 
пластической деформации полимера с его меха-
ническим откликом, а также со свойствами по-
лимера, перешедшего в высокоупорядоченное 
высокодисперсное состояние.

Рассмотрим типичный пример такого подхо-
да. На рис. 11 представлено полученное в скани-
рующем электронном микроскопе (СЭМ) изо-
бражение образца аморфного стеклообразного 

полиэтилентерефталата (ПЭТФ), деформирован-
ного в ААС при комнатной температуре. Факти-
чески на этом снимке визуализирован момент 
развития деформации по механизму классиче-
ского крейзинга в жидкой среде, и зафиксирова-
но состояние полимера в момент достижения им 
удлинения 100%. Хорошо видно, что в таком об-
разце действительно имеется множество областей 
пластически деформированного, фибриллизо-
ванного материала, содержащего микропустоты. 
В то же время нетрудно заметить, что часть этих 
областей (крейзов) пересекла все сечение поли-
мера и увеличивает свои размеры в направлении 
оси растяжения (стадия уширения). Другая часть 
крейзов, хотя и пересекла сечение полимера, еще 
не успела существенно увеличить свои размеры 
в направлении оси растяжения, а еще одна часть 
крейзов все еще продолжает свой рост в направ-
лении, перпендикулярном оси растяжения (ста-
дия роста крейзов), о чем свидетельствует на-
личие на микрофотографии их острых вершин. 
Важно отметить, что по мере развития неупругой 
деформации полимера по механизму крейзинга 
непрерывно осуществляется переход исходного 
блочного полимера в ориентированное высоко-
упорядоченное состояние (материал крейзов). 
Это означает, что непрерывно изменяется соот-
ношение между указанными частями полимера, 
что, очевидно, отражается на свойствах дефор-
мированного полимера в целом.

Именно благодаря нанопористой структуре 
развивающихся крейзов при деформировании по-
лимера в ААС с помощью световой микроскопии 
была установлена прямая взаимосвязь процесса 
развития индивидуальных крейзов с механическим 
откликом полимера в целом (рис. 12) [24].

Прямые микроскопические наблюдения позволя-
ют представить себе картину развития неупругой де-
формации стеклообразного полимера в ААС следую-
щим образом (рис. 12). На первых этапах растяжения 
полимера (до предела текучести – область I на кривой 
растяжения) на поверхности полимера зарождается 
определенное количество крейзов.

Зародившиеся крейзы при дальнейшем растя-
жении растут в направлении, перпендикулярном 
оси растяжения полимера, сохраняя при этом 
очень небольшую (доли микрона) ширину (ста-
дия роста крейзов). Этот процесс продолжается 
до тех пор, пока растущие крейзы не пересекут 
все поперечное сечение образца (область II на 
кривой растяжения). Этому моменту соответству-
ет выход кривой растяжения на плато (рис. 12). 
После этого начинается следующая стадия крей-
зинга полимера в жидкой среде – уширение крей-
зов, когда проросшие через все сечение полимера 

Направление вытяжкиНаправление вытяжки

30 мкм

Рис. 11. СЭМ-изображение образца стеклообразно-
го полимера (ПЭТФ), деформированного в ААС на 
100%.
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крейзы увеличивают свои размеры в направле-
нии оси растяжения полимера (область III на 
кривой растяжения). Очевидно, что именно на 
этой стадии происходит основное превращение 
полимера в ориентированное фибриллизованное 
состояние или, другими словами, осуществляется 
основной массоперенос полимера из его объема 
на поверхность фибриллярных агрегатов макро-
молекул, заполняющих растущие крейзы.

Необходимо отметить, что корреляция различ-
ных стадий крейзинга с механическим откликом 
деформируемого полимера была обнаружена не 
только при растяжении с постоянной скоростью, 
но и при растяжении под действием постоянной 
нагрузки (условия ползучести) [74].

Таким образом, прямые микроскопические 
наблюдения позволяют нам условно разделить 
весь процесс крейзинга полимера в ААС на две 
относительно самостоятельные стадии. Первая 
стадия – это зарождение и рост зон пластически 
деформированного полимера (крейзов) в направ-
лении, нормальном оси растяжения полимера. 
Этот процесс продолжается до тех пор, пока рас-
тущие крейзы не пересекут все сечение полимера. 
На второй стадии, после того как крейзы пересе-
кут все поперечное сечение полимера, начинает-
ся процесс их уширения, когда размеры крейза 
увеличиваются в направлении оси растяжения 
полимера. Важно отметить, что развитие зон не-
упругой деформации, а, следовательно, и мас-
соперенос материала в ориентированное состо-
яние внутри крейзов, обеспечивающий указан-
ное развитие неупругой деформации, изменяет 
свое направление на 90° при переходе от пер-
вой стадии крейзинга (роста крейзов) ко второй 
(их уширению).

Влияние масштабного фактора на механический 
отклик полимера, деформируемого в жидкой среде 

по механизму крейзинга

Итак, большие неупругие деформации поли-
меров сопровождаются интенсивным массопере-
носом материала из объема на поверхность и на-
оборот [69]. Рассмотрим, каким образом это отра-
жается на механическом отклике деформируемого 
полимера. На рис. 13 представлены кривые растя-
жения пленок ПЭТФ в ААС (н-гексаноле) по ме-
ханизму крейзинга. В данном случае геометрия 
образцов в виде двухсторонних лопаток является 
единой, а различие состоит только в разной тол-
щине пленок.

Из рис. 13 следует, что если предел текучести 
и напряжение стационарного развития деформации 
практически не зависят от толщины образца в дан-
ных условиях деформации, то удлинение, при кото-
ром кривая растяжения выходит на плато, закономер-
но возрастает при переходе от образцов с меньшей 
толщиной (меньшим поперечным сечением) к образ-
цам с большей толщиной (большим поперечным се-
чением). Полученный результат полностью уклады-
вается в схему структурных перестроек полимера при 
крейзинге, представленную на рис. 12. Действитель-
но, если выход кривой растяжения на плато означает, 
что растущие крейзы пересекли все сечение полиме-
ра, то время, за которое достигается выход кривой 
растяжения на плато, характеризует полное время их 
роста. Очевидно, что чем больше поперечное сече-
ние образца, тем большее время необходимо для того, 
чтобы крейз при прочих равных условиях пересек его 

σ

ε
I II III

I. Стадия зарождения крейзов

II. Стадия роста вершины крейза

III. Стадия уширения крейзов

Направление вытяжки

Рис. 12. Кривая растяжения стеклообразного поли-
мера в ААС (слева) и схематическое изображение 
отдельных стадий крейзинга полимера (справа): I – 
зарождение крейзов, II – рост крейзов, III – уши-
рение крейзов.
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Рис. 13. Кривые растяжения образцов ПЭТФ тол-
щиной 800 (1), 1190 (2) и 1535 мкм (3) в ААС (н-гек-
саноле) со скоростью 0.9 мм/мин. Стрелками отме-
чены места выхода кривых растяжения на плато [24].



688 АРЖАКОВА и др.

 КОЛЛОИДНЫЙ ЖУРНАЛ том 79 № 6 2017

полностью. В таком случае возникает реальная воз-
можность определения времени прорастания крейзов 
через поперечное сечение образца непосредственно 
из кривой растяжения полимера в ААС.

Это предположение было проверено [24]. На 
рис. 14 представлены зависимости выхода кривых 
растяжения на плато для образцов ПЭТФ, имеющих 
различное поперечной сечение, при их деформации 
в ААС (трех нормальных алифатических спиртах). Во 
всех случаях эти зависимости носят прямолинейный 
характер, что свидетельствует о независимости ско-
рости роста крейзов от толщины исследуемого образ-
ца. Из наклона зависимостей рис. 14  легко опреде-
лить значения скорости роста крейзов (рис. 15). Эти 
значения указаны в подписи к рис. 14 и получены 
делением начального поперечного сечения образца 
ПЭТФ на время выхода соответствующих кривых 
растяжения на плато (т.е. на время прорастания крей-
зов через поперечное сечение полимера). Из полу-
ченных данных следует, во-первых, что кривая растя-
жения полимера содержит информацию о скорости 
роста крейзов. Или, другими словами, кривая растя-
жения полимера в ААС позволяет оценить скорость 
распространения зон пластически деформированно-
го полимера (крейзов) через сечение полимера в на-
правлении, нормальном оси приложенного растя-
гивающего напряжения. Полученные данные одно-
значно свидетельствуют о важной роли масштабного 

фактора в механическом поведении деформируемого 
в ААС полимера. Во-вторых, определяемая из данных 
рис. 14 скорость роста крейзов сильнейшим образом 
зависит также и от свойств используемой ААС.

Ранее было показано, что предел текучести поли-
мера при его деформировании в ААС по механизму 
крейзинга зависит от двух основных параметров – по-
верхностной активности и вязкости ААС [24]. Есте-
ственно предположить, что эта важнейшая характе-
ристика деформируемого полимера тесно связана 
с развитием зон пластически деформированного 
полимера, возникающих и растущих в полимере под 
действием растягивающего механического напряже-
ния. Это предположение подтверждается экспери-
ментальными данными на рис. 15.

Из рис. 15 следует, что скорость роста крейзов, 
которая в этих условиях обусловливает развитие 
неупругой деформации полимера в целом, отчет-
ливо зависит от вязкости ААС: чем она выше, тем, 
следовательно, большее сопротивление испыты-
вает ААС при миграции в зону активной пласти-
ческой деформации (вершину растущего крейза) 
и тем в большей степени затруднен рост крейза. 
Естественно, что при этом предел текучести поли-
мера возрастает, поскольку механическое напряже-
ние является единственной движущей силой про-
цесса крейзинга в целом. В работе [24] было по-
казано, что скорость роста крейзов зависит также 
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Рис. 14. Зависимости времени выхода кривых растя-
жения ПЭТФ на плато при его деформации в н-про-
паноле (1), н-гексаноле (2) и н-деканоле (3) от толщи-
ны образца. Скорость роста крейзов, вычисленная из 
этих зависимостей: 0.41 (1), 0.29 (2) и 0.14 мм2/мин (3). 
Скорость растяжения – 0.9 мм/мин [24].
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Рис. 15. Зависимости скорости роста крейзов (I) 
и предела текучести (II) от вязкости жидкой среды, 
в которой проводится растяжение ПЭТФ: 1 – н-гек-
сан, 2 – н-декан, 3 – четыреххлористый углерод, 4 – 
н-бутанол, 5 – н-гептанол, 6 – н-деканол, 7 – эти-
ленгликоль. Скорость растяжения – 1.83 мм/мин; 
температура – 32 °C.
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и от адсорбционной активности ААС, что, в свою 
очередь определяет величину предела текучести де-
формируемого в ААС полимера.

Роль масштабного фактора при деформировании 
массивных образцов полимеров по механизму 

крейзинга

Следует отметить, что значения скорости роста 
крейзов, определяемые с помощью кривых растяже-
ния полимера в ААС, носят эффективный характер. 
Во-первых, дело в том, что при крейзинге в жидкой 
среде на начальных этапах растяжения через попереч-
ное сечение образца прорастает не индивидуальный 
крейз, а их ансамбль, число крейзов в котором зави-
сит от целого ряда факторов [24]. В этой связи опре-
деляемые значения скорости роста крейзов (рис. 15) 
являются усредненными по ансамблю.

Во-вторых, крейзинг массивных образцов по-
лимера, подвергаемых растяжению в ААС, имеет 
структурные особенности, отличающие его от схе-
матически представленного на рис. 12. На рис. 16 
приведены микрофотографии относительно тон-
ких пленок ПЭТФ, растянутых в ААС на 100% (а) 
и 50% (б).

Хорошо видно, что при растяжении относи-
тельно тонких образцов в ААС реализуется ситуа-
ция, показанная на схеме рис. 12. На первом эта-
пе растяжения в полимере возникают крейзы, ко-
торые пересекают поперечное сечение полимера 
и начинают стадию своего уширения. Принципи-
ально иная картина наблюдается при растяжении 
в тех же условиях образцов существенно большего 
размера (массивных, толщиной 700 мкм) (рис. 17).

Из рис. 17 следует, что при деформировании мас-
сивного образца полимера крейзы инициируются 

50 мкм 100 мкм

(а) (б)

Рис. 16. СЭМ-изображение образца ПЭТФ толщиной 50 мкм, растянутого в ААС (н-гексанол) на 50% (а), и опти-
ческая микрофотография тонкого поперечного среза образца ПЭТФ толщиной 70 мкм, растянутого в н-гексаноле 
на 100% (б) [24]. Направление растяжения – горизонтальное.

850 мкм 50 мкм

(а) (б)

Рис. 17. Оптические микрофотографии тонких срезов образцов ПЭТФ толщиной 700 мкм, растяну-
тых в ААС на 15%: общий вид всего сечения пленки (а) и центральная часть образца (б) [24]. Направление 
растяжения – горизонтальное.
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на поверхности пленки, то есть там, где полимер на-
ходится в непосредственном контакте с ААС, и на-
чинают свой рост в направлении, нормальном оси 
растяжения. Однако они не успевают пересечь все се-
чение полимера за время выхода кривой растяжения 
на плато так, как это имеет место в тонких образцах. 
Тем не менее, полимер деформируется по всему объе-
му, вследствие чего в центральной его части деформа-
ция происходит путем развития и роста полос сдвига 
под углом 45°–50° по отношению к оси растяжения 
полимера. Это естественно, поскольку к этому мо-
менту ААС не успевает достичь сердцевины образца 

850 мкм

Направление вытяжки
(а) (б)

Рис. 18. Оптические микрофотографии поперечных срезов образцов ПЭТФ толщиной 700 мкм, растянутых в ААС 
(н-гексаноле) на 25 (а) и 100% (б) [24].

при своем продвижении по системе микропустот раз-
вивающихся крейзов.

Дальнейшая деформация полимера приводит 
к ситуации, когда рост крейзов происходит не через 
однородный неориентированный полимер, а через 
его сердцевину, насыщенную полосами сдвига. Это 
обстоятельство сильнейшим образом влияет на кар-
тину развивающейся деформации (рис. 18).

Хорошо видно, что в том случае, когда крейзы 
растут через сердцевину деформированного обра-
за ПЭТФ, насыщенную полосами сдвига, они на-
чинают отклоняться от направления, нормального 
оси растяжения, искривляться и ветвиться. Данные 

500 мкм 50 мкм

(а) (б)

Рис. 19. СЭМ-изображения сколов образца ПЭТФ, растянутого в ААС (н-гексаноле) на 100%: общий вид сечения 
образца (а), вершины крейзов, начавших ветвиться (б) [24]. Направление растяжения – горизонтальное.
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СЭМ (рис. 19) свидетельствуют о том, что при про-
никновении растущего крейза в область полимера, 
содержащую полосы сдвига, процесс ветвления 
происходит таким образом, что вершина каждого 
растущего индивидуального крейза расщепляется 
на множество (не менее десятка) значительно бо-
лее тонких крейзов. Вследствие деформирования 
в ААС в массивных образцах полимера формирует-
ся необычная структура: в их поверхностных сло-
ях локализуются единичные крейзы, в то время как 
в сердцевине количество крейзов резко возрастает.

Таким образом, масштабный фактор (в данном 
случае геометрические размеры деформируемого 
полимерного образца) оказывает сильнейшее вли-
яние на структуру, а, следовательно, и на свойства 
полимера, деформируемого в ААС.

Влияние масштабного фактора на конкуренцию 
между сдвиговой текучестью и крейзингом при 

деформировании полимера в ААС

Рассмотрим влияние скорости растяжения по-
лимера в ААС на его механический отклик. На 
рис. 20 представлена серия кривых растяжения 
ПЭТФ-пленки толщиной 800 мкм в ААС (н-де-
каноле) с различной скоростью при комнатной 
температуре. Оказывается, что при относительно 
малых значениях скорости вытяжки (кривая 1) 
кривые растяжения имеют обычный вид (началь-
ный прямолинейный участок, предел текучести, 
спад напряжения, область плато и ориентацион-
ное упрочнение). Однако при повышении скоро-
сти растяжения вид указанных зависимостей су-
щественно изменяется. Хорошо видно, что после 
спада напряжения на кривых растяжения появля-
ется участок с меньшим наклоном (при больших 
скоростях растяжения он практически горизонта-
лен), а затем наблюдается еще один спад напря-
жения, после чего происходит ориентационное 
упрочнение материала.

Структурные исследования позволяют понять 
причины столь необычного механического по-
ведения полимера, деформируемого в ААС. На 
рис. 21 сопоставлены данные механических ис-
пытаний с микрофотографиями образцов ПЭТФ, 
полученными непосредственно в процессе их 
растяжения в ААС.

Из рис. 21 следует, что необычное механиче-
ское поведение (кривые 2–4 на рис. 20) сопро-
вождается и существенными внешними разли-
чиями растягиваемых образцов. Хорошо вид-
но, что на первых этапах растяжения в образце 
возникает шейка (сужение), которая начинает 
распространяться вдоль образца. Однако рост 
шейки замедляется и практически прекращается, 
а дальнейшая неупругая деформация происходит 
путем развития крейзов без заметной боковой 

контракции материала на участках образца, не 
занятых шейкой. Другими словами, в рассматри-
ваемом случае имеет место сосуществование двух 
видов неупругой деформации материала: сдви-
говой текучести (развития шейки) и крейзин-
га полимера на фрагментах образца, не занятых 
шейкой при данной степени растяжения. Вклад 
каждой из составляющих легко охарактеризо-
вать, измеряя изменение длины растущей шей-
ки (рис. 21). Можно сделать вывод, что основной 
вклад в общую деформацию полимера путем раз-
вития шейки для достаточно массивных образ-
цов имеет место на первых этапах растяжения до 
удлинений, примерно соответствующих мини-
муму на кривых растяжения, после чего основ-
ной вклад в деформацию вносят развивающиеся 
крейзы.

Итак, скорость растяжения полимера в ААС 
сильнейшим образом влияет на характер дефор-
мации полимера и на его механический отклик. 
Механизм наблюдаемых явлений мы обсудим 
ниже, а пока отметим, что полностью аналогич-
ное влияние на механизм деформации полимера 
в ААС оказывают и геометрические особенности 
деформируемого полимерного образца.

На рис. 22 представлена серия кривых растяже-
ния образцов ПЭТФ различной толщины в ААС 
(изопропаноле) с постоянной скоростью [33].  
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Рис. 20. Кривые растяжения ПЭТФ в ААС (н-де-
каноле) со скоростью 0.9 (1), 1.83 (2), 4.55 (3) и  
9.46 мм/мин (4) [24]. Толщина образцов 800 мкм.
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Рис. 21. Кривая растяжения ПЭТФ в н-деканоле со скоростью 4.5 мм/мин и вклады, вносимые в деформацию раз-
витием шейки (1) и ростом крейзов (2). Фотоснимки отражают стадии деформации, отмеченные буквенными сим-
волами на кривой растяжения [24]. Толщина образца 800 мкм.

Нетрудно заметить поразительное сходство этой 
серии кривых с серией кривых, полученных при 
постоянной толщине образца ПЭТФ, но при 
вытяжке с различными скоростями (сравните 
рис. 20 и 22).

Более того, все структурные перестройки, ха-
рактерные для кривых, полученных для образцов 
постоянной толщины (рис. 20), сохраняются и для 
образцов с различной толщиной.

Важно отметить, что переход от деформации 
полимера по механизму чистого крейзинга к де-
формации по смешанному механизму сдвиго-
вой текучести и крейзинга (рис. 20–22) отчетливо 

регистрируется и на скоростных зависимостях пре-
дела текучести (рис. 23).

Из рис. 23 следует, что зависимость предела те-
кучести образцов ПЭТФ от скорости растяжения 
при деформировании по смешанному механизму 
(путем сдвиговой текучести и крейзинга) носит 
линейный характер, аналогично растяжению поли-
мера на воздухе (кривая 1), хотя и имеет больший 
наклон по отношению к оси абсцисс (кривые 2–5).  
При понижении скорости растяжения происхо-
дит переход к деформации полимера по механизму 
чистого крейзинга, для которого характерна нели-
нейная зависимость предела текучести от скоро-
сти растяжения. Важно отметить, что указанный 
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переход зависит, в частности, от вязкости исполь-
зуемой ААС: чем она выше, тем при меньшей ско-
рости наступает указанный переход. Это и понят-
но, поскольку переход от деформации полимера 
по механизму чистого крейзинга к смешанному 
механизму деформации путем сдвиговой текучести 
и крейзинга определяется, в частности, скоростью 
прорастания крейзов через поперечное сечение 
полимера. В свою очередь, скорость роста крейзов 
зависит от эффективности доставки ААС к верши-
нам крейзов (местам активной деформации поли-
мера) путем ее вязкого течения. Очевидно, что чем 
выше вязкость ААС, тем бόльшие затруднения ис-
пытывает жидкость (при прочих равных условиях) 
при ее течении в узких (нанометровых) порах ра-
стущего крейза.

Таким образом, во-первых, существует несколь-
ко подходов к определению перехода от деформа-
ции полимера по механизму чистого крейзинга 
к смешанному механизму: из анализа вида кривых 
растяжения (рис. 20 и 22), из визуальных наблюде-
ний (рис. 21), а также из скоростных зависимостей 
предела текучести (рис. 23). Во-вторых, данные, 
представленные на рис. 19 и 21, свидетельствуют 
о том, что имеет место некая суперпозиция двух 
факторов, а именно скорости растяжения поли-
мера в ААС и масштабного фактора (толщины ис-
ходного полимера), изменения которых приводят 
к сходному изменению механизма деформации по-
лимера в ААС.

Отмеченная выше суперпозиция масштабного 
фактора (геометрических особенностей полимерного 
образца) и скорости его растяжения была подробно 
рассмотрена в [24]. Результаты этого исследования 
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Рис. 22. Кривые растяжения ПЭТФ в ААС (изопро-
паноле) со скоростью 18.53 мм/мин. Толщина образ-
цов 300 (1), 575 (2), 900 (3) и 1400 мкм (4) [33].
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Рис. 23. Зависимость предела текучести ПЭТФ от 
скорости его растяжения на воздухе (1), в н-деканоле 
(2), н-гексаноле (3), н-пропаноле (4) и четыреххло-
ристом углероде (5) [24]. Толщина пленки 305 мкм.
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Рис. 24. Зависимость критической скорости растя-
жения, при которой происходит изменение механиз-
ма деформации, от толщины образцов ПЭТФ при их 
растяжении в н-бутаноле (1), н-гептаноле (2), н-де-
каноле (3) и этиленгликоле (4); 5 – обобщенная кри-
вая для тех же жидких сред, приведенная к вязкости 
н-бутанола [24].

представлены на рис. 24. Хорошо видно, что в лога-
рифмических координатах для каждой из использо-
ванных жидких сред удается разделить условия де-
формации на две области: область чистого крейзин-
га (область под кривыми 1–4) и область смешанного 
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механизма деформирования (область над кривыми 
1–4).

Существование двух областей с различными 
механизмами деформирования можно объяснить 
следующим образом. При нагружении полимера 
в ААС в образце всегда начинается процесс крей-
зинга, и возникающие крейзы начинают свой рост 
вглубь образца в направлении, нормальном на-
правлению оси растяжения. Если скорость нагру-
жения невелика и (или) протяженность (толщина) 
образца мала, то зародившиеся крейзы прораста-
ют через все сечение полимера, и затем начинается 
стадия их уширения по схеме, представленной на 
рис. 12. Другими словами, в этом случае процесс 
протекает по механизму чистого крейзинга. Од-
нако если скорость нагружения достаточно вели-
ка (превышает некую критическую величину), то 
в сердцевине образца, не затронутой проросшими 
крейзами, может быть достигнуто напряжение, со-
ответствующее пределу текучести полимера, в ре-
зультате чего в образце возникает шейка. Возник-
шая шейка начинает распространяться по образцу, 
однако в областях образца, не занятых шейкой, бу-
дет происходить рост крейзов. В результате шейка 
будет непрерывно продвигаться через все более 
тонкую сердцевину образца, не затронутую к этому 
моменту проросшими крейзами. Таким образом, 
напряжение в образце будет непрерывно снижать-
ся (см. рис. 20 и 22), и в полимере будет реализо-
ван смешанный механизм деформации (развитие 
шейки с одновременным ростом крейзов). Очевид-
но, что толщина образца и скорость нагружения 
полимера будут оказывать аналогичное влияние 
на переход от одного вида деформации к другому. 
Причина этой эквивалентности заключается в том, 
что, с одной стороны, толщина образца определяет 
время прорастания крейзов через поперечное се-
чение полимера. С другой стороны, на время про-
растания крейза влияет и скорость нагружения, 
поскольку скорость роста крейзов непосредствен-
но связана с развивающимся в полимере механи-
ческим напряжением [24].

Важно отметить, что существует, по крайней 
мере, еще один фактор, определяющий описан-
ный выше переход полимера от чистого крейзин-
га к смешанному механизму его деформации. Из 
рис. 24 следует, что на указанный переход влияет 
также и природа используемой ААС, поскольку от-
четливо видно, что кривые на рис. 24 смещаются 
вдоль оси ординат при варьировании ее природы.

Как было отмечено выше, обсуждаемый эффект 
зависит от времени прорастания крейзов через по-
перечное сечение полимера (или, что то же, ско-
рости роста крейзов), поэтому необходимым усло-
вием самого процесса крейзинга является транс-
порт ААС в места активной деформации полимера. 
Ранее было показано (рис. 14) [24], что главным 

фактором, определяющим такой транспорт, явля-
ется вязкость ААС, что, в свою очередь, определяет 
скорость роста крейзов. Эффект влияния вязкости 
легко учесть с помощью данных, представленных 
на рис. 24. Учет вязкости используемой ААС мож-
но продемонстрировать следующим образом. Возь-
мем данные из рис. 24 для деформирования ПЭТФ 
в среде н-бутанола (кривая 1) в качестве получен-
ных в “среде сравнения”. Обозначим вязкость этой 
ААС как η0. Введем “фактор приведения” в виде 
ηi /η0, где ηi – вязкость любой из использованных 
на рис. 24 сред, а η0 – вязкость “жидкости срав-
нения”. Умножение данных для сред с индексами 
1–3 на нормировочный фактор позволяет постро-
ить “обобщенную кривую” (рис. 24, кривая 5), на 
которую отлично укладываются данные для всех 
исследованных ААС. Полученные данные не толь-
ко подтверждают верность сделанных выше пред-
положений о важной роли масштабного фактора, 
скорости растяжения полимера в ААС и транс-
портных свойств ААС, но и значительно облегча-
ют получение информации о параметрах, опреде-
ляющих тот или иной вид деформации полимера 
(чистый крейзинг или смешанный механизм крей-
зинг/шейкообразование). Таким образом, для 
определения областей с различным механизмом 
деформации достаточно иметь экспериментальные 
данные для одной из них, а потом, используя про-
цедуру нормировки, получить требуемую инфор-
мацию (рис. 24, кривая 5), и нет необходимости 
проводить трудоемкие механические испытания 
в различных ААС.

Влияние масштабного фактора на кривую 
растяжения стеклообразного полимера

Механический отклик стеклообразных полиме-
ров в условиях их одноосного растяжения и сжатия 
имеет достаточно сложный характер. Обычно кривую 
растяжения стеклообразного полимера представля-
ют состоящей из трех главных участков (рис. 25): так 
называемый участок упругой деформации (0–А), где 
она является геометрически обратимой, область пла-
то А–Б, где происходит развитие шейки, и участок 
Б–В, где происходит однородная деформация поли-
мера, перешедшего в шейку [2].

Такое рассмотрение кривой растяжения стекло-
образного полимера является несколько упрощен-
ным. Впервые на это обстоятельство обратил вни-
мание Лазуркин в его классической работе [75].

На рис. 26 представлена обобщенная кривая 
растяжения стеклообразного полимера, опублико-
ванная Лазуркиным еще в 1954 г. [75]. На этой кри-
вой растяжения, помимо трех основных участков, 
отмеченных выше (рис. 25) [2], выделены еще три 
интервала деформации в области предела текуче-
сти полимера (a, b, c).
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Рис. 25. Схематическое изображение кривой растя-
жения стеклообразного полимера [2].
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Рис. 26. Кривая растяжения стеклообразного поли-
мера [75].

На рис. 27 схематически представлены ста-
дии возникновения и развития шейки при од-
ноосном растяжении стеклообразного полимера. 
Указанные стадии сопоставлены с профилем на-
пряжения, возникающего в сечении деформируе-
мого полимера. Из рис. 27 следует, что на первых 

этапах растяжения полимера возникает зона ори-
ентированного материала (участок b на кривой 
растяжения на рис. 26). Возникшая зона прорас-
тает через сечение образца в направлении, нор-
мальном оси его растяжения (участок с на кри-
вой растяжения на рис. 26). И только после этого 
формируется участок ориентированного полиме-
ра (шейки), который начинает распространять-
ся по образцу вдоль направления растяжения, 
вплоть до его полного перехода в ориентирован-
ное состояние (участок d на кривой растяжения 
на рис. 26).

Схема, представленная на рис. 27, в значитель-
ной степени условно демонстрирует морфологию 
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Рис. 27. Схема образования шейки при холодной 
вытяжке полимера с постоянной скоростью: a – мо-
мент начала образования шейки, b – стадия фор-
мирования шейки, c – стадия развития шейки [75]. 
Буквенные индексы соответствуют точкам на кри-
вой растяжения, представленной на рис. 26.

Рис. 28. Полосы сдвига, возникающие на начальных 
этапах растяжения пленки на основе поливинило-
вого спирта (оптическая фотография, полученная 
в скрещенных поляроидах) (а) [75] и пленки поли-
стирола (СЭМ-изображение) (б) [16].
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формирования шейки. На самом деле (рис. 28) 
зародышем шейки обычно служит полоса сдвига, 
возникающая в месте наибольшей концентрации 
напряжения в полимерном образце. Именно в этой 
зоне формируется зародышевый участок шейки, 
который затем распространяется на весь образец, 
обеспечивая эффект ориентационного упрочнения.

Итак, начальный этап развития вынужденной эла-
стической деформации сопровождается формирова-
нием шейки, то есть возникновением локальной зоны 
ориентированного стеклообразного полимера. Ука-
занный процесс происходит путем поперечного про-
растания (в направлении, приблизительно нормаль-
ном оси растяжения) зоны ориентированного поли-
мера через все сечение деформируемого полимерного 
образца. Важно отметить, что если все три основные 
стадии развития вынужденной эластической дефор-
мации (упругий участок, где деформация является ге-
ометрически обратимой, область плато, где происхо-
дит развитие шейки, и участок, где происходит одно-
родная деформация полимера, перешедшего в шейку 
[2]) изучены достаточно подробно, то процесс отме-
ченного выше поперечного прорастания зоны заро-
дышевой шейки исследован значительно меньше. 
Данный раздел посвящен изложению и анализу ли-
тературных данных относительно особенностей раз-
вития вынужденной эластической деформации на на-
чальных этапах ее развития, когда формируются зоны 
ориентированного полимера, распространяющие- 
ся нормально оси приложенного растяжения.

Экспериментальное изучение явления прораста-
ния зон ориентированного материала при растяже-
нии стеклообразного полимера является серьезной 
проблемой. Дело в том, что эти зоны зарождаются 
в местах концентрации напряжений. Такого рода 
концентраторы расположены в объеме полимера слу-
чайным образом, и поэтому заранее предвидеть место 

локализации указанных зон невозможно. К тому же 
такие зоны возникают и распространяются очень 
быстро, особенно при высокой скорости растяжения 
полимера. В связи с этим кинетику вынужденной вы-
сокоэластической деформации обычно характеризу-
ют, анализируя температурные и скоростные зависи-
мости предела текучести полимера. Другими словами, 
получаемые при этом характеристики (энергия акти-
вации, активационный объем) являются усреднен-
ными и относящимися к “валовому” значению пре-
дела текучести без возможности анализа отдельных 
стадий, которые были обозначены на рис. 26 и 27 как 
области a, b и c.

Таким образом, деформация полимера в режиме 
вынужденной эластичности имеет свои особенно-
сти на участке формирования шейки, что отража-
ется на характере кривой растяжения. Начало де-
формационного размягчения полимера (отклоне-
ние от прямолинейности первого участка кривой 
растяжения), максимум и спад напряжения соот-
ветствуют процессу формирования шейки, при ко-
тором зародышевая зона ориентированного поли-
мера пересекает сечение деформируемого образца.

Процесс неупругой деформации полимера путем 
его шейкообразования при растяжении на воздухе 
не является единственным способом придания ему 
устойчивой молекулярной ориентации. В этой свя-
зи следует отметить, что процесс сдвиговой теку-
чести с образованием шейки и крейзинг полимера 
в жидких средах имеют много общего. Действитель-
но, на рис. 29 представлена серия кривых растяже-
ния ПЭТФ в ряде жидких сред по механизму крей-
зинга и на воздухе с образованием шейки. Хорошо 
видно, что как при деформации на воздухе (рис. 29, 
кривая 1), так и в различных жидких средах (кривые 
2–9) кривые растяжения схожи: имеются выражен-
ный линейный участок упругой деформации, предел 
текучести, спад напряжения и плато.

Важно отметить, что данные, представленные на 
рис. 29, получены при использовании стандартных 
пленочных образцов в виде двухсторонних лопаток 
с размерами рабочей части 6 мм × 20 мм и толщиной 
100 мкм. Выше было показано (рис. 12) [24], что при 
деформировании в жидких средах спад напряжения 
в образце по механизму крейзинга связан с прораста-
нием крейзов через его поперечное сечение в направ-
лении, нормальном оси приложенного напряжения. 
Прорастание зоны пластически ориентированного 
материала (крейза) через поперечное сечение образ-
ца зависит, очевидно, от размеров указанного сече-
ния, что отражается на форме кривой растяжения. 
Более того, кривая растяжения содержит информа-
цию о скорости роста крейзов, которая, в свою оче-
редь, связана со свойствами жидкой среды (рис. 14 
и 15). Разумно предположить, что изменение геоме-
трии образца должно отражаться на механическом 
отклике полимера.
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Рис. 29. Кривые растяжения ПЭТФ при комнат-
ной температуре на воздухе (1), в этиленгликоле (2), 
н-гептане (3), олеиновой кислоте (4), формамиде 
(5), триэтиламине (6), н-пропаноле (7), СС14 (8) и 
йодистом бутиле (9) [69].
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Рис. 30. Кривые растяжения индивидуальных  
ПЭТФ-волокон диаметром 15 мкм на воздухе (1), 
в смеси (1:7) бутанол–вода (2) и в изопропаноле (3) 
[76].

Сделанное предположение подтверждается экс-
периментальными данными, полученными при 
изучении деформации волокон того же ПЭТФ 
диаметром 15 мкм в жидких средах по механизму 
крейзинга и на воздухе с образованием шейки [76]. 
Соответствующие кривые растяжения приведены 
на рис. 30.

Хорошо видно, что для индивидуальных воло-
кон сохраняются все особенности кривых растя-
жения стеклообразного полимера как на воздухе 
так и в жидких средах: имеется упругий участок, 
предел текучести, область плато и ориентацион-
ное упрочнение. Однако спад напряжения по-
сле достижения предела текучести практически 

отсутствует, причем этот эффект не зависит от 
того, по какому механизму деформируется по-
лимер. Как следует из рис. 30, спад напряжения 
на кривых растяжения практически отсутствует 
как для волокна, деформируемого в жидкой сре-
де (по механизму крейзинга), так и для волокна, 
деформируемого на воздухе (с возникновением 
и развитием шейки) Очевидно, что это связано 
с малым поперечным сечением исходного по-
лимерного образца. При столь малом сечении 
полимера прорастание зоны пластически де-
формированного полимера (полосы сдвига или 
крейза) происходит так быстро, что спад напря-
жения просто “не успевает” проявиться на кри-
вой растяжения.

Еще более ярко масштабный эффект проявля-
ется при механических испытаниях волокон, по-
лучаемых с помощью ЭС. Это не удивительно, по-
скольку диаметр волокон в этом случае составляет 
десятки–сотни нанометров.

На рис. 31 представлена кривая растяжения 
ПС-волокна, полученного с помощью ЭС [77]. 
Первое, что следует отметить, это необычное ме-
ханическое поведение волокон ПС при комнат-
ной температуре. Хорошо известно, что ПС пред-
ставляет собой хрупкий полимер, не способный 
при комнатной температуре к значительным де-
формациям (разрывное удлинение ПС в этих 
условиях составляет 1–2%). При переходе к на-
нометровым размерам происходит резкое изме-
нение механического поведения ПС. Полимер 
становится пластичным, способным к значитель-
ным неупругим деформациям. Деформация ПС 
происходит с образованием ярко выраженной 
шейки, а его кривая растяжения демонстрирует 
все три участка, характерные для стеклообраз-
ного состояния (рис. 31). В то же время хорошо 
видно, что на кривой растяжения волокон ПС 
нет участка спада напряжения после достижения 
предела текучести. В работе [77] был исследован 
большой набор ПС-нановолокон диаметром от 
150 до 6000 нм, и во всех случаях наблюдали как 
пластичное поведение полимера, так и отсут-
ствие спада напряжения после достижения пре-
дела текучести.

Таким образом, масштабный фактор сильней-
шим образом влияет на структурно-механическое 
поведение стеклообразных полимеров, и его необ-
ходимо учитывать при их использовании в реше-
нии практических задач.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Анализ литературных данных свидетельству-
ет о том, что масштабный фактор (изменение 
размеров) оказывает очень сильное влияние на 
структуру и свойства полимеров. Это влияние 
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Рис. 31. Кривая растяжения ПС-волокна диаметром 
200 нм, полученного методом ЭС [77].
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проявляется, по крайней мере, двояким образом. 
Во-первых, уменьшение размеров полимерной 
фазы до соизмеримых с размерами невозмущенно-
го клубка макромолекул приводит к принципиаль-
ному изменению таких фундаментальных харак-
теристик полимера как температура стеклования 
и модуль упругости. Блочный полимер, содержа-
щий области, имеющие наноразмерные элементы 
(например, крейзы), резко изменяет свои макро-
скопические свойства и демонстрирует структур-
но-механическое поведение, не характерное для 
стеклообразного состояния (низкий модуль упру-
гости, большие обратимые деформации, низко-
температурное (ниже температуры стеклования Tс) 
восстановление размеров и т.д.). Во-вторых, суще-
ствует масштабный эффект, связанный с геометри-
ей деформируемого полимерного образца. В этом 
случае в зависимости от размеров (масштаба) по-
лимерного образца может изменяться механизм 
его деформации и структура конечного материала. 
Обнаружено, что кривая растяжения существен-
ным образом зависит от размера полимерного об-
разца. Указанные эффекты необходимо учитывать 
при решении практических задач, связанных с ис-
пользованием полимеров.

Исследование выполнено за счет гранта Рос-
сийского научного фонда (проект № 17-13-01017).
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