
 

 

   

  中国科学技术大学 

博士学位论文 
 

 

 

低温及拉伸场作用下填料增强硅

橡胶结晶行为 

 

作者姓名：   赵景云 

学科专业：   凝聚态物理 

导师姓名：   李良彬研究员  

完成时间：   二〇一九年五月一日 



 

 

 

 



 

 

University of Science and Technology of China 

A dissertation for doctor’s degree 

 

 

 
  

 
Crystallization Behavior of Filler 

Reinforced Silicone Rubber with 

Stretch at Low Temperatures 

Author：           Jingyun Zhao  

Speciality：    Condensed Matter Physics 

Supervisors：      Prof. Liangbin Li  

Finished time:       May 1th, 2019 



 

 

 

 



 

 

中国科学技术大学学位论文原创性声明 

本人声明所呈交的学位论文,是本人在导师指导下进行研究工作所取得的成

果。除已特别加以标注和致谢的地方外，论文中不包含任何他人已经发表或撰写

过的研究成果。与我一同工作的同志对本研究所做的贡献均已在论文中作了明确

的说明。 

 

作者签名：___________                签字日期：_______________ 

 

 

 

中国科学技术大学学位论文授权使用声明 

作为申请学位的条件之一，学位论文著作权拥有者授权中国科学技术大学拥

有学位论文的部分使用权，即：学校有权按有关规定向国家有关部门或机构送交

论文的复印件和电子版，允许论文被查阅和借阅，可以将学位论文编入《中国学

位论文全文数据库》等有关数据库进行检索，可以采用影印、缩印或扫描等复制

手段保存、汇编学位论文。本人提交的电子文档的内容和纸质论文的内容相一致。 

保密的学位论文在解密后也遵守此规定。 

□公开   □保密（____年） 

作者签名：_______________         导师签名：_______________ 

签字日期：_______________         签字日期：_______________ 

 

 

  



 

 

 

 

 



摘    要 

I 

 

摘    要 

弹性体是目前被广泛应用的功能性聚合物材料，其服役寿命和目标功能与结

构密切相关。硅橡胶作为一种在低温能较好保持其强度和韧性的弹性体材料，被

广泛应用于航天航空领域。由于硅橡胶具有最低的玻璃化转变温度和结晶温度，

目前已有研究通常认为硅橡胶在高于其静态结晶温度的环境下不会出现结晶行

为。实际上，在复杂外场如流动外场的作用下，硅橡胶会在高于其静态结晶温度

的环境中出现异常结晶，从而导致材料的弹性丧失，失去目标功能。例如，在航

空低温环境使用的垫圈会由于形变诱导结晶行为出现发生提前老化甚至是失效。

由于低温实验环境以及在线测试技术的限制，目前对硅橡胶复杂外场诱导的结晶

行为的研究还较为缺乏。 

因此，本论文使用自行设计制造的同步辐射联用低温拉伸装置，在线研究硅

橡胶低温环境下分子链松弛行为以及拉伸诱导结晶行为。通过对硅橡胶结晶行为

的深入研究可以进一步收集结晶形态学信息，建立拉伸诱导结晶的力学模型，指

导硅橡胶材料的应用。本论文通过研究建立温度应变空间的非平衡相图，这对进

一步研发硅橡胶微观结构，调控晶型从而实现新材料的研发有重要的意义。 

本论文的主要内容和结论总结如下： 

（1）二氧化硅（SiO2）填充聚二甲基硅氧烷（PDMS）冷结晶过程的动态结

构松弛研究。使用宽频介电谱（BDS）和差示扫描量热法（DSC）详细深入地研

究分子链构象与多重弛豫运动的关系，通过对分子链不同剂量的辐照改变其交联

密度，从而得到链的不同的松弛行为。通过实验得到 40phr SiO2 含量样品的受约

束的界面松弛以及分子链 α 松弛行为。随着辐照剂量的增加，分子链的运动能力

减弱，出现动态松弛的两个峰的反向振幅变化。硅橡胶样品在冷结晶过程的分子

链松弛存在两种不同的形式，而且会随着填料含量和交联密度的改变发生运动形

态的变化。 

（2）PDMS 的拉伸诱导结晶（SIC）和拉伸变形过程中相变过程研究。利用

原位同步辐射广角 X 射线散射技术（WAXS）在-45 至-65℃研究 40 phr SiO2 含量

PDMS 样品拉伸变形期间的相变过程。相变过程涉及四个相，即取向的无定形

（OA），中间相，α 型和 β 型晶体。其中，α 型的 SIC 可以通过两个不同的多阶

有序过程进行，并且此过程分别以中间相或 β 型作为结构中间体。进一步的循环

拉伸实验表明，从 β 到 α 型的固-固相转变是由应力控制的可逆过程，这种相变

的发生归因于 β 和 α 型的不同螺旋结构。同时，根据已有数据在应变温度空间中

构造了 40phr 填料增强 PDMS 材料的 SIC 的非平衡相图。 

（3）不同 SiO2 填充含量的 PDMS 的 SIC 过程的过渡相研究。利用原位同步
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辐射 WAXS 技术在-40 至-65℃温度区间研究了 10-55phr SiO2 增强的 PDMS 单轴

拉伸变形过程的结晶行为。低填料含量（10 和 25phr）的 PDMS 在-45 和-50℃的

SIC 期间首先观察到两个新的瞬态相，即 α’型和 β’型晶体，后来随着应变的增加

分别转变为 α 型和 β 型晶体。PDMS 在单轴变形期间遵循两种不同的多级动力

学途径，即（i）无定形-中间相-α’-α 型和（ii）无定形-中间相-β’-β-α 型。具有较

高的填料含量（40 和 55phr）的 PDMS 在 SIC 期间仅观察到 α 型和 β 型晶体。

本论文提出了 α’型和 β’型晶体的晶格，计算得到它们是低密度和高熵晶体的结

论。并且在具有不同填料含量的 PDMS 的应变-温度空间中构建了非平衡 SIC 相

图。这说明 SIC 不仅受温度和应变的影响，而且受填料含量的影响。 

（4）40phr 填料含量的 PDMS 结晶过程中拉伸场和温度场对结晶行为的差

别作用研究。在已研究的 PDMS 的 SIC 过程中，存在拉伸场和温度场的耦合作

用。在 SIC 相图的基础上，设计了一系列固体拉伸回复和预拉伸升降温实验。在

固体拉伸回复过程中温度场控制晶体的竞争生长，而在预拉伸降温过程中温度是

结晶成核的控制因素。拉伸形变对结晶过程的贡献是通过控制成核过程决定结晶

的目标晶型，而温度场对晶体的贡献是促进晶体生长。而不同晶型生长过程中还

存在竞争作用：在-55℃的环境中，α 型晶体生长占优；在-65，-75℃时，两种晶

体都能生长；在-85，-95℃则以 β 型晶体的生长为主，并且此过程还推测可能存

在新的成核过程。 

 

关键词：硅橡胶，低温，拉伸诱导结晶，非平衡相图，过渡态晶体，固-固相转

变，同步辐射广角 X射线散射
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ABSTRACT 

Currently, elastomers are one of the materials which have been widely used, and 

their function and service properties are closely related to their structure and 

characteristics. Silicone rubber is widely used in the aerospace industry as an elastomer 

material which can maintain its strength and toughness at low temperatures. Since 

silicone rubber has the lowest temperature of glass transition and crystallization at 

quiescent. It is generally considered that crystallization will not occur at the temperature 

higher than its static crystallization temperature. In fact, under the external flow field, 

stretching can make silicone rubber crystallize in advance in the temperature higher 

than the static crystallization temperature, resulting in loss of elasticity and function of 

the material. For example, gaskets used in low-temperature environments can bring 

failure or even premature aging due to stretch-induced crystallization (SIC). Due to the 

limitations of realization of the low-temperature environment and the online testing 

technology, the research on the crystallization behavior induced by the complex 

external field is still lacking. 

Therefore, the self-designed and manufactured low-temperature stretching device 

combined with synchrotron radiation is used to study the molecular chain relaxation 

behavior and stretch-induced crystallization (SIC) behavior of silicone rubber at low 

temperatures. Through the in-depth study of the crystallization behavior of silicone 

rubber, the morphological information of crystals was further collected, and the 

mechanical model of SIC was established to guide the application of silicone rubber 

materials. It is necessary to carry out research on the orientation and SIC of silicone 

rubber materials, and to understand the enhancement mechanism and optimize the 

nanocomposite system to obtain better performance. By establishing the non-

equilibrium phase diagram in the temperature-strain space, it is of great significance to 

investigate the microstructure of the silicone rubber and control the crystal form to 

realize the development of new materials. The main results and conclusions are 

summarized as follows: 

(1) The dynamic and structural relaxation of the cold crystallization behavior of 

silica-filled poly(dimethylsiloxane) (PDMS) was investigated in detail using 

Broadband Dielectric Spectroscopy (BDS) and Differential Scanning Calorimetry 

(DSC). The structure associated with crystal formation is compared to the evolution 
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and modification of the amorphous phase. In-depth study of the relationship between 

molecular chain state and multiple relaxation motion was done with the changing of 

crosslink density by different doses of irradiation. Furthermore, the constrained 

interface relaxation is attenuated in parallel with the results of the tensile test for 

mechanical analysis. As the irradiation dose increases, the mobility of the molecular 

chain decreases and the rapid positional change turns to be the inverse amplitude change 

of the two peaks of dynamic relaxation. The molecular chain relaxation of silicone 

rubber during the cold crystallization process has two different forms which contain the 

changes of movement morphology with the filler content and the crosslinking density. 

(2) SIC and phase transitions of PDMS have been studied with the in situ 

synchrotron radiation wide-angle X-ray scattering technique (WAXS) during tensile 

deformation at temperatures ranging from -45 to -65 oC. The phase transitions during 

tensile deformation go through different processes at different temperature regions, 

where four phases are involved in, namely oriented amorphous (OA), mesophase, α 

form, and β form crystals. SIC of α form can proceed via two different multi-stage 

ordering processes with either mesophase or β form as the structural intermediate. 

Further cyclic tensile experiments demonstrate that solid-solid transition from β to α 

form is a reversible process controlled by stress, which is attributed to the different 

helical pitches in β and α forms. A non-equilibrium phase diagram of SIC and phase 

transitions are constructed in strain-temperature space. 

(3) SIC and phase transitions of PDMS filled with different contents of nano-silica 

were studied with in-situ synchrotron radiation WAXS technique during uniaxial tensile 

deformation at temperatures from -40 to -65 oC. With low filler contents (10 and 25phr), 

two new transient phases, namely α’ and β’, are first observed during SIC of PDMS at 

-45 and -50 oC, which later transform into α and β forms, respectively, with the increase 

of stain. The PDMS herein follows two different multi-stage kinetic pathways during 

uniaxial deformation, namely (i) amorphous-mesophase-α’-α forms and (ii) 

amorphous-mesophase-β’-β-α forms. Whilst with higher filler content (40 and 55phr) 

only α and β forms are observed during SIC of PDMS. The lattices of α’ and β’ forms 

are proposed, which are low-density and high-entropy crystals. These results 

demonstrate the complexity of SIC in PDMS, which is influenced not only by 

temperature and strain but also by the filler contents. The non-equilibrium SIC phase 

diagrams in strain-temperature space for PDMS with different filler contents are 

constructed. 
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(4) During the SIC process of the PDMS which has been studied, there is a 

coupling between the tensile and the temperature field. According to the solid tensile 

recovery and pre-stretching temperature down and up experiments, the differential 

effect of the tensile and temperature field on the crystallization behavior during the 

PDMS crystallization of 40phr filler content can be obtained. The temperature field 

controls the competitive growth of the crystal during the solids recovery process, and 

the temperature is the controlling factor of the crystal nucleation during the pre-

stretching and cooling process. The contribution of tensile deformation to the 

crystallization process is controlling the crystal forms. The contribution of the 

temperature field to the crystal is to promote crystal growth, and there is competition in 

the crystallization regrowth process at -55 °C. The growth of α form is dominant, both 

crystals can grow at -65, -75 °C, and the growth of β form is dominant at -85, -95 °C. 

It is speculated that there may be a new nucleation during the process. 

 

Key Words: Silicone rubber, low temperature, stretch-induced crystallization, non-

equilibrium phase diagram, transient form crystal, solid-solid phase 

transition, synchrotron radiation wide-angle X-ray scattering
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第 1 章 绪论 

1.1 引言 

目前高分子材料是被广泛应用的一类材料，其超过三分之二的种类可以结晶。

而结晶的过程和形态是直接影响材料的力学、传热、光电等性能的关键因素。高

分子材料主要分为弹性体、塑料、纤维等几种大类，并且不同种类的高分子具有

不同的结晶性能。与无定型状态相比，晶态高分子在导电、传热以及光伏等性能

方面都有显著的提升。因此，设计和调控晶体的不同形态是应用和发展新型高分

子材料需要解决的关键技术。从高分子材料科学的历史来看，结晶一直都是科学

研究的核心和经典问题之一。聚合物非晶相中的高分子链能够通过结晶前的拉伸

获得一定的有序性。同时，拉伸也能够使结晶过程加速进行。因此，对结晶性聚

合物来说，拉伸有利于结晶行为的发生。而对于弹性体来说，有关结晶问题的研

究是提高其力学性能，预防材料失效的关键。橡胶作为主要的弹性体材料，对其

拉伸取向和拉伸诱导结晶（SIC）的研究是天然橡胶、硅橡胶和合成橡胶实现高

效自增强的关键。尤其是关于 SIC 过程的分子链取向及后续结晶行为的研究对进

一步理解橡胶增强机理、了解复合材料增强机制有着非常重要的意义。 

在低温环境下，由于橡胶分子热运动受环境影响而减弱，部分分子链段因冻

结失去运动能力。因此，弹性体材料就会逐渐失去弹性，弹性的损失会导致橡胶

材料的服役性能降低。在目前所有的橡胶品种中，硅橡胶具有最低的玻璃化温度

(Tg = -110℃)，它是耐寒性最好的橡胶。但随着温度的降低，硅橡胶由于结晶的

发生，其断裂伸长率和回弹性降低，模量、拉伸强度和压缩永久变形增大，这些

性能的变化极大地影响硅橡胶的正常使用。研究硅橡胶的拉伸取向和拉伸诱导结

晶可以预测其在服役过程中异常失效的发生，这对硅橡胶低温下的应用具有重要

的意义。 

1.2 聚合物纳米复合材料 

聚合物复合材料是一类重要的商业材料，其应用包括用于阻尼系统的填充弹

性体、电绝缘体、热导体以及飞机上的高性能复合材料。通常在应用中选择具有

协同性质的材料来制备具有定制特性的复合材料：例如，工业上将高模量、易碎

的碳纤维添加到低模量聚合物中以产生具有一定程度韧性和刚性的轻质复合材
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料。近年来，聚合物纳米复合材料技术中对传统微米级填料的复合性能的优化已

经达到了极限，如材料刚性的获得要以损失韧性或者光学透明度为代价。因此其

所获得的性能通常要被折中考虑。此外，由于填料密度分布的高低不均还经常引

起材料的宏观缺陷，从而导致材料的破坏或失效。 

为了克服传统的微米级聚合物复合材料的局限性，纳米级填充聚合物复合材

料发展的机会之窗已被打开。炭黑[1]和气相二氧化硅[2, 3]填充聚合物等纳米填充

复合材料已经被使用了一个多世纪的时间。近年来，纳米填充聚合物的研究和开

发已经大大增加。例如，20 世纪 90 年代早期碳纳米管被“发现”[4]。虽然更详

细的分析表明，20 世纪 60 年代已经观察到纳米管[5]，但仅在 20 世纪 90 年代中

期，它们才能真正的被用于复合材料的制备。碳纳米管的强度和导电等性质相比

于石墨有着显著的提高，这为研发新型复合材料提供了令人兴奋的可能性。此外，

纳米颗粒化学处理技术和纳米复合材料原位加工的显著发展使这种复合材料的

形态能被较好的控制。同时，这项技术的发展为控制基体和填充物之间的界面创

造了无限的可能。因此，复合材料基体和填料的特性可以被较好结合并在商业开

发领域具有巨大潜力。尽管在技术层面上，纳米复合材料在加工方面取得了显著

进展，但仍需要理论来研究改变纳米填料的尺寸、形状、体积分数、界面、分散

或聚集程度的方法，才能够实现对材料的性能进行精准调控。小尺寸的纳米填料

颗粒本身具有独特的性质。例如，单壁纳米管基本上是没有缺陷的分子，并且具

有高达 1TPa 的模量和 500GPa 的强度[6]。除了尺寸对颗粒性质的影响之外，填料

的小尺寸导致填料在复合材料中具有极大的界面面积。因此，可以通过调控界面

控制填料和聚合物之间的相互作用程度来控制复合材料的性能。开发聚合物纳米

复合材料的最大挑战在于研究和学习如何控制界面。而这方面的研究和学习与界

面区域的定义和属性密切相关。为了实现纳米复合材料的新特性，研究复合材料

的加工方法以得到受控的填料粒度分布、分散程度和界面相互作用至关重要。虽

然纳米复合材料的加工技术与微米级填料的复合材料的加工技术存在较大差异，

但是纳米复合材料加工最近取得了令人振奋的新发展。 

1.3 橡胶基纳米复合材料 

作为典型的聚合物基纳米复合材料，橡胶基纳米复合材料具有广泛的应用前

景。混合颗粒在聚合物中的增强潜力最先在橡胶工业中被发现。其中，以天然橡

胶为基体的炭黑填充的高性能硫化橡胶首先被制成[7]。纳米填料颗粒通过在聚合

物表面吸附形成的界面层与聚合物基体相互作用[7]。类似地，对于具有相对较低

的机械强度的橡胶聚合物，使用纳米结构二氧化硅（SiO2）颗粒增强聚乙烯或聚
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二甲基硅氧烷（PDMS）基体[7]是硅橡胶工业中的常用方法。 

1.3.1 硅橡胶的结构和性能 

亲水性 SiO2 对 PDMS 的增强基于粒子-粒子或粒子-聚合物相互作用。在颗

粒间相互作用过程中，颗粒之间的氢键显著增加了对施加力的抵抗作用[8]。通过

钝化氯硅烷[9-11]，甲氧基硅烷[9]或硅氮烷[10-12]等改性聚合物表面硅烷醇基团（-

OH），将颗粒从亲水性变为疏水性，从而减弱了复合体系粘合强度和抗性[13]。聚

合物分子与表面硅烷醇基团键合形成薄的（1-5nm 厚）“结合橡胶”[14]，基体会

因此出现强烈的颗粒-聚合物相互作用，而这种相互作用取决于聚合物分子量或

链长[8, 15]。基体材料的增强取决于聚合物与填料颗粒的粘附力、填料含量、纳米

填料的比表面积以及聚合物分子量[15, 16]。此外，在颗粒表面钝化硅烷醇基团可以

减少颗粒-聚合物相互作用，降低“结合橡胶”厚度[15]和加工过程中的粘度。这

些参数是复合工业的重要指标[11]。添加其他纳米结构材料可以拓宽 PDMS 基纳

米复合材料的应用范围。例如：TiO2 或 ZrO2 可以提高耐热降解性，Al2O3 可以改

善导热性，耐磨性和阻燃性[17]。如今工业上已经采用火焰气溶胶技术，以几吨/

小时的速度大规模制造填料颗粒[18]。一系列纳米级的复杂产品，如催化剂、传感

器、牙科和骨替代复合材料、荧光粉、燃料电池和电池材料、甚至营养补充剂已

经在火焰中制造[19]。然而，将这种复杂的颗粒混合到聚合物中并评估颗粒尺寸、

形态和组成对纳米复合材料性能的影响是具有挑战性的。例如，制造牙科所需的

Ta2O5/SiO2 复合填料与纯二氧化硅复合橡胶相比需要不同的程序[20]和材料。大多

数情况下，采用增强颗粒在复合材料固化之前机械混合到 PDMS 聚合物中的原

位聚合方法。然而此传统方法除了时间和能量消耗存在已知的缺点，并且由于失

去对颗粒分散程度的控制导致大的聚集体产生[7]。目前还需要更多对能显著提高

纳米填料在橡胶基体中的分散性的加工方法的研究、努力和尝试。 

1.3.2 硅橡胶的结晶行为研究 

聚二甲基硅氧烷（PDMS）在构象上是最柔软的聚合物之一，与所有其他具

有规则聚合物的微观结构不同，它更容易在较低温下结晶（-65℃）[21, 22]。众所

周知，PDMS 网络[23, 24]也可与其他高分子制备嵌段共聚物，其微相[25]可以在没有

外部应变的情况下结晶，结晶度在 20-50％之间。当基体存在限制时，与均聚物

相比，结晶度显然有所降低。并且结晶和熔融温度可以由于微晶尺寸和完美晶体

的影响而显著改变。然而，结晶动力学以及与此密切相关的结晶机理并不遵循聚

合物结晶的传统观点[26]。这主要涉及诸如缠结，交联或限制等约束的影响。 
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由于多分散性和缠结诱导的拓扑约束，结晶聚合物不可避免地处于热力学平

衡并且具有动力学控制的结构。聚合物结晶的传统步骤模型[27-29]包括初级成核和

在层状生长前沿进行的二次成核。在这两种情况下，组装足够数量用来成核的链

必须克服用于链或链段运输的自由能障碍，或有足够能量引发链附着到生长前沿。

因此，简单的推理表明具有较高分子量（MW）的链的结晶较慢，其简单地重排

或扩散得更慢。但这似乎只适用于某些聚合物在某些温度下的实际球晶生长速率

[29]。在经典理论的框架中，诸如在某一 MW[30]的体积结晶速率中的最大值的观

察必须通过过冷度、初级成核模式、二次生长和形态细节的复杂相互作用来解释。

在多分散样品中，高 MW 链通常由于首先结晶的首先出现导致样品分馏[31, 32]。

Wunderlich 提出了“分子成核”的概念[28, 31]作为一种可能的解释，其主要强调链

端诱导对短链成核的不稳定作用。该概念可以解释高 MW 的结晶增强行为。然

而，在传统观念的基础上，提出的新概念强调链排序以及在实际晶体形成之前的

某些预有序或中间相结构的重要性。这可能在实际的层状生长[33]或直接从熔体中

通过解缠结过程发生[34, 35]。这种中间相有序结构可能受初始形成的熔体影响而具

有维持局部运动的能力。相关理论证实了 MW 和链取向相关性的影响的区域是

剪切期间或之后的晶区部分[36-39]。剪切下的结晶是通过流动场诱导产生的中间相

发生的，它与静态结晶的联系也已经被提出[40]。其他报告中显示，在高分子量聚

合物熔化后，非均相非平衡熔体结构可以被保留[41, 42]。并且，其中存在的预有序

结构有利于随后的结晶[43, 44]。 

纤维纺丝、注塑和吹膜等聚合物加工中不可避免地会涉及复杂的流动场。在

此过程中，聚合物的流动场诱导结晶（FIC）行为在决定层状结构的形成以及半

结晶聚合物材料最终性能的过程中起着至关重要的作用。FIC 的研究历史可追溯

到 1805 年由 Gough 用他的嘴唇当做热的传感器进行了天然橡胶拉伸诱导结晶

（SIC）的研究[45]。FIC 的第一个蓬勃发展期开始于 20 世纪 60 年代对 shish-kebab

结构的发现[46-48]。由此引发了高性能超高分子量聚乙烯（UHMW-PE）纤维的发

现。同步辐射装置等先进技术的发展使 FIC 在 20 世纪 90 年代中期开始了第二

个繁荣时期[49-52]。过去几十年，通过大量实验的累积观察得出了关于 FIC 的一般

性结论。在聚合物熔体上施加流动场可以将结晶动力学提高数个数量级[53-55]，诱

导生成新的晶型[56-58]，并且可以使晶体形态从球晶向取向的微晶转变，如 shish-

kebab[59-61]。同时，在理论方面还进行了众多研究来解释这些实验观察得到的结

果[62, 63]。Keller 等人开发的线圈-拉伸过渡（CST）模型通常用来解释 shish-kebab

结构的形成。Flory 最初提出的熵减模型（ERM）被用来解释结晶动力学加速度，

并得到最广泛认可[64, 65]。这些理论模型被用于描述 FIC 的主要特征，并取得了巨

大进步。这些理论似乎表明 FIC 已经是一个较成熟的研究方向。然而，目前对
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FIC 的理论的研究思维是使用在平衡热力学框架内限制粗粒度的方法。一旦聚合

物链变形，FIC 实际上被认为是非平衡热力学相变，并且由链松弛和结晶之间的

动态耦合控制[66, 67]。因此目前的研究已经对最初的理论模型进行了一些修改，例

如考虑到 Doi-Edwards 链动力学因素的影响，但对 FIC 的分子机制的研究还远未

成熟。例如，其是在系统远离平衡的复杂流动场作用的环境下的非平衡热力学性

质目前的理论尚未深入触及。总之，FIC 在工业上是一个非常基础的核心主题。

聚合物链的固有多尺度特征导致了晶体的多尺度有序结构和成核的多步有序化

过程。多尺度结构包括节段构象、构象有序、整链的变形和宏观上微晶的聚集。

多步骤过程涉及构象转变、各向同性向列转变、密度波动（或相分离）、前体形

成和 shish-kebab 微晶。FIC 的分子机制迫切需要包括多尺度和多步骤的考虑和

对流动下成核的充分理解，而这些最终将有利于聚合物产品的精确控制以及对非

平衡相变的进一步理解。 

1.4 拉伸诱导结晶行为 

橡胶(或弹性体)具有独特的高弹性，橡胶材料目前已经在国民经济的各个领

域得到了广泛的应用。早在 1947 年时 Flory 等人就发现了天然橡胶（NR）在室

温拉伸状态下能够出现异于静态的结晶行为[21]，他发现由于拉伸诱导结晶行为

（SIC）的发生，NR 橡胶的拉伸强度可以被大大提高。之后的学者通过对各种橡

胶的拉伸取向和 SIC 的大量研究提出了一系列与外部流动场诱导结晶原理相关

的假说和理论[22-26]。由于橡胶基体的分子链在拉伸过程的高度取向结构以及 SIC

过程中产生的晶区部分的分子链高度有序结构，复合橡胶材料得到了较高效的增

强。复合橡胶基体中的微晶区可以被看做是一些可以分散能量并且用来抵抗裂纹

增长的物理交联点结构。同时，已经产生取向的分子链被固定而形成有序结构，

进而使橡胶发生自增强效应。外部流动场作用对高分子的结晶行为也具有一定影

响，拉伸力的作用使分子链在非晶相中存在一定的有序性。因此，拉伸场对分子

链从非晶区到晶区的转化过程有一定的促进作用。在实际应用环境中，辐照对高

分子链的交联密度也具有较大的影响。辐照通过改变交联密度影响弹性体的结晶

行为以及力学等各方面性能。因此，研究外场作用下弹性体的结晶行为对橡胶在

应力、辐照等特殊环境下的使用具有重要的意义。 

半结晶聚合物的流动诱导结晶（FIC）过程是典型的非平衡相变，是对核心

工业有用的聚合物材料商业上最大的主题。对 FIC 的基本理解可以有益于物质系

统中非平衡排序的研究，并有助于定制聚合物材料的最终性质。关于结晶过程，

流动场可以使动力学加速几个数量级并诱导形成像 shish-kebab 的取向微晶，这
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主要与流动场对成核的影响密切相关，其提高了成核密度和取向的核的数量。FIC

的主题已经被研究了半个多世纪。最近，在实验方法方面有许多发展，例如同步

辐射 X 射线散射，时间分辨率低至毫秒级的超快 X 射线探测器，以及模拟接近

实际处理的复杂流场的新型实验室装置条件。通过这些先进方法的组合，可以更

精确地（具有更高的时间分辨率和更长的尺度）和定量地揭示 FIC 的演化过程。

这些新发现正在挑战经典的解释和理论，这些解释和理论主要源于静止或温和流

动条件，并且它们正在引发对 FIC 基础的重新思考。 

1.4.1 未增强橡胶拉伸诱导结晶行为研究 

已有很多文献报道有关未增强的橡胶拉伸取向行为和拉伸诱导结晶（SIC）

的实验研究[23-26]，主要研究的种类有天然橡胶(NR)和各种合成橡胶，例如，顺丁

橡胶(BR)，氯丁橡胶(CR)，异戊橡胶(IR)，丁基橡胶(IIR)等均能够在室温产生拉

伸结晶现象。但是有些橡胶种类例如丁腈橡胶(NBR)、丁苯橡胶(SBR)等除外，它

们在拉伸过程中不会结晶，只会出现取向结构。研究发现 NR 和不同种类的合成

橡胶(IR、IIR、BR)分别在室温和 0℃拉伸过程中会出现拉伸取向结构和 SIC 行

为。其中，NR 在室温拉伸过程中在应变约为 3.0 时出现高取向的结晶行为[22-24]。

在 NR 被拉伸至大应变条件下，大部分分子链被保持在无取向的非晶状态（约为

50%-75%），SIC 最大结晶度约为 20%，余下的分子链都被保持为取向的非晶态

（约为 5%-25%）。分子取向和 SIC 取决于高分子本身固有的结晶性能和已经提

出的分子链交联网络的复杂拓扑结构理论。在之后的研究中硫化橡胶的拉伸取向

结构和 SIC 行为被广泛研究，并得到了一致的类似结论[25]。Gent 等人[26]设计实

验研究 NR、BR、IIR 三种不同橡胶材料在低温环境中的 SIC 行为，计算得到结

晶速率和结晶度范围，发现 IIR 链的团聚密度虽然最低，但 SIC 过程中出现的结

晶范围和区域最大，并且材料具有最大的拉伸应力值。相比之下，BR 的链团聚

密度最高，SIC 过程计算得到的结晶度却最小，并且材料具有最小的拉伸应力，

经过分析认为聚合物链的团聚密度对分子 SIC 行为具有一定阻碍作用。 

橡胶基复合材料的基体分子链结构、交联类型、交联密度以及拉伸过程温度

的变化等都会对拉伸诱导结晶（SIC）行为产生影响，从而导致不同的橡胶具有

不同的相行为以及相转变。研究对比了交联密度不同（硫化与未硫化）的 NR 和

IR 后发现，IR 的基体分子链可以通过硫化作用形成化学交联网络，并且在拉伸

过程出现宏观应力起伏和 SIC[27]。未硫化的 NR 基体分子链在拉伸至大应变情况

下出现假交联网络，施加的形变使分子链网络结构中出现了部分团聚体，从而产

生 SIC 并且在对应的应变区间出现应力曲线的起伏。由于 NR 的拉伸过程中存在

假交联网络，硫化 NR 在 SIC 开始出现时的应变（临界应变）同硫化 IR 相比较
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明显有所减小。通常橡胶基体分子链的交联类型主要有使用硫黄交联以及过氧化

物交联的两种方法[28]，研究发现不同的交联类型对 NR 的 SIC 行为存在明显影

响。过氧化交联 NR 在 SIC 开始出现时的拉伸应变（临界应变）随交联密度的升

高而呈降低的趋势，而硫黄交联 NR 的临界应变保持不变，并且与交联密度无关，

但随着交联密度增大，两种交联方法的 SIC 的结晶度的增长速率都有所提高。在

此之前研究者[29, 31, 32]就提出了与以上结论一致的类似推断，硫化 NR 的 SIC 产

生与交联密度基本无关。在基体分子链具有更高交联密度的条件下，SIC 结晶度

增长更快。因此，结晶度的增长速度与交联密度有关。另外，IR 拉伸过程中 SIC

出现的临界应变大于 NR。这是由于 IR 的分子主链的排布规整度比 NR 差，IR

的结晶熔融温度低于 NR。因此，在其他条件相同的情况下 IR 出现 SIC 需要更

大的应变。 

除此之外，拉伸温度对 SIC 过程的影响也不可忽视。研究通过使用简化的分

子动力学模型对 SIC 过程中温度与宏观应力的关系进行了初步修正，得到硫化

IR 在轴向拉伸应力作用下结晶行为与温度的关系[35]。 在固定应变速率条件下温

度空间内硫化 IR 的 SIC 过程被 Toki 等人[36]研究，并且得出了降温能够导致宏观

应力的显著下降和 SIC 结晶度的显著增加的结论。研究发现加热能够导致初始阶

段宏观应力的增加和继续拉伸过程中 SIC 结晶度的降低。各种橡胶的的拉伸取向

和 SIC 已经在上世纪就有大量的研究，人们已经基本了解它的机理，近几年的研

究更多使用通过纳米填料增强橡胶基体的方法来提高橡胶的取向度和结晶度。 

1.4.2 增强橡胶拉伸诱导结晶行为研究 

纳米填料的加入能够显著提高橡胶复合材料的强度和力学性能，并且能够促

进在拉伸过程中的橡胶基体分子链取向和 SIC 的发生。研究橡胶的基体分子链在

拉伸过程中的取向和 SIC 行为对深入理解填料增强橡胶基体的机理具有重要意

义。但是目前由于各种表征方法在在线实验中的局限性，橡胶低温结晶环境拉伸

过程结构演化实现在线同步表征还有一定挑战。对于纳米填料增强的硅橡胶的研

究都较为匮乏，而目前的研究都主要集中在对天然橡胶 NR 室温拉伸过程的实验

探索。目前主流的被广泛研究纳米增强填料种类有炭黑（CB），白炭黑（SiO2），

黏土，氧化石墨烯（GO），碳纳米管（MWCNT）等。 

炭黑（CB）纳米填料的加入可以显著提高橡胶基体的断裂伸长比、拉伸强度

等力学性能，同时还会影响橡胶基体分子链在拉伸诱导结晶（SIC）过程中的分

子链取向和松弛运动，进一步影响复合材料的宏观力学性能。通常 CB 填料被用

在天然橡胶（NR）基体中作为增强填料。研究发现 CB 在 SIC 过程中可以充当

成核中心的作用[37]，这种核结构有利于天然橡胶 NR 的 SIC 发生。Trabelsi 等人



第 1 章 绪论 

8 

 

[38]也做了相关研究并得到了类似结论，CB 增强的 NR 橡胶能够在施加更小的拉

伸应变时开始出现 SIC，即临界应变更小。通过研究 CB 增强的 NR 橡胶在 22℃

的 SIC 发现纯 NR 橡胶 SIC 过程在临界应变为 4 时出现。设计实验研究添加 CB

填料后的 NR 基体 SIC 发现在应变约为 2 时开始结晶，即临界应变减小。但在两

个体系 SIC 过程计算得到的总的结晶度并没有明显增加。经过实验研究还得到

CB 的加入具有使晶体尺寸变小及减弱晶体取向的作用，这是由于 CB 填料与橡

胶链的界面层能限制分子链的运动和松弛，进而影响分子链结晶过程的取向。 

近年来，白炭黑（SiO2）作为纳米填料补强硅橡胶的复合材料体系有较多的

相关研究。白炭黑增强 NR 橡胶体系拉伸过程的分子链取向行为被 Bokobza 等人

[39]研究，研究发现只加入白炭黑的 NR 橡胶体系的拉伸取向小于纯 NR 橡胶，而

将白炭黑和硅烷偶联剂的混合后作为补强剂加入后，拉伸诱导的 NR 分子链的取

向程度大于纯 NR 样品。类似的实验结论同样适用于硅橡胶体系。而研究表明类

似的规律和现象也适用于对复合橡胶的拉伸强度的增强。由此可以初步推测复合

橡胶的拉伸取向与其拉伸强度存在一定相关性关系。类似的结论包括橡胶的拉伸

取向的程度随纳米白炭黑填料含量的增加而增大。目前实验上使用气相法和沉淀

法制备不同形状和亲水性能的白炭黑填料。此外，不同的填料形状也影响对基体

的增强作用，例如纤维状的海泡石与球状的白炭黑填料颗粒比较，实验发现其中

纤维状的海泡石对提高基体分子链的取向更加有效，因为它与基体聚合物分子链

的界面层有更强的相互作用[40]。 

橡胶材料的宏观力学性能以及应用上需满足的特殊性能可以随着纳米黏土

颗粒对橡胶基体的增强而得到显著提高。纳米黏土颗粒填料与传统的增强填料相

比，具有很多优点，例如，具有更低的成本，复合橡胶的重量可以被显著降低等。

为了解释纳米黏土填料的加入对 NR 橡胶的 SIC 行为的影响，实验研究了季铵盐

改性蒙脱土填料增强的 NR 复合材料[41]，研究发现由于蒙脱土的加入 NR 的拉伸

强度可以得到显著提高，即宏观应力由原来的 2Mpa 提高至 6Mpa。与此同时，

计算得到 SIC 过程中的结晶度也明显增加，数值从 0.25 增加至 0.48。蒙脱土填

料的加入可以使 NR 橡胶材料在室温下的 SIC 过程的临界应变与纯 NR 样品比较

有所降低。添加蒙脱土填料除了能够使材料提前结晶并具有获得高结晶度的作用

外，填料可以在 NR 复合材料在小应变阶段（应变小于 3）的 SIC 过程中沿拉伸

方向取向并且形成二维填料物理网络结构。而改性多壁 MWCNT 填料增强 NR

橡胶的拉伸取向和 SIC 行为的研究发现 MWCNT 的加入不仅可以在降低 NR 橡

胶临界应变（c），同时还可以提高其结晶度。研究发现复合材料的拉伸强度可以

由 15MPa 提高至 28Mpa[42]，并且推测在硫化 NR 体系中存在一些尺度范围在

10～100nm 的分子链具有较高的网络密度的区域。在拉伸的过程中，增强橡胶会
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在这些区域首先诱导 MWCNT 取向，MWCNT 的取向能够对这些区域分子链的

取向反促进，进而达到提高橡胶 SIC 过程的结晶度及晶体增长速率的目的。最终

得到的结果是填料的加入使橡胶材料的拉伸强度得到明显的增强。除了炭黑 CB、

白炭黑 SiO2、黏土、碳纳米管 MWCNT 等填料的加入对橡胶的结晶性能存在一

定影响，氧化石墨烯（GO）作为纳米填料制备拉伸结晶性能和力学性能都有显

著增强的 OG/NR 复合材料[43]。实验研究了功能化石墨烯（FGS）增强 NR 复合

材料的 SIC 行为[44]，发现 1wt%和 4wt%FGS 增强 NR 分别在临界应变 1.25 和

0.75 时出现结晶，与 16wt%炭黑增强 NR 相比其应力和应变极限分别提高了 40%

和 16%。除此之外，FGS 增强 NR 结晶的拉伸过程分子链的取向程度比炭黑增强

NR 样品的取向程度更大。目前对纳米填料增强 NR 的拉伸取向和拉伸诱导结晶

的机理已经有了基本的了解，然而对于一些新发展的橡胶纳米复合材料，例如，

硅橡胶的拉伸取向和拉伸诱导结晶行为和规律的研究还很缺乏。 

1.4.3 硅橡胶拉伸诱导结晶行为研究 

硅橡胶是一种高分子聚合物，主要由高摩尔质量的线型聚硅氧烷分子链构成，

其分子单体是由 Si-O（硅-氧）键连成的链状结构。由于硅原子主要连接甲基，

Si-O-Si 键是其构成的基本键型，侧链上被引入极少量有利于分子链交联的不饱

和基团。根据硅原子上所链接的有机基团不同，硅橡胶有聚二甲基硅氧烷

（PDMS）、甲基乙烯基硅橡胶、甲基苯基硅橡胶、氟硅橡胶等许多品种。聚合物

具有分子间作用力小的特点，其分子呈螺旋状结构，甲基朝外排列并且能够自由

旋转，这种特殊结构使硅橡胶比其他普通橡胶具有更好的化学稳定性、耐热性和

绝缘性等特点。硅橡胶的结晶行为与其他橡胶类似，但是由于其独特的分子结构

使其具有低结晶温度、高弹性等特点，硅橡胶的结晶特性与普通橡胶存在较大差

异，因此在外场作用下硅橡胶结晶行为的研究对其实际应用具有重要意义。 

Sundararajan 等人[68]早在 1980 年研究了 PDMS 低温下在溶剂中的结晶行为，

研究发现与 NR 不同，PDMS 的结晶温度约为-90℃，他还在之后的研究中[69]观

察了-70℃时 PDMS 的球粒晶体形态。类似研究发现溶剂对 PDMS 的结晶温度有

很大影响[70]，改变溶剂 PDMS 甚至能在-130℃还未发生结晶。然而 PDMS 的结

晶行为与 NR 等橡胶结晶存在许多相似之处，对二氧化硅填料增强的 PDMS 的

结晶行为进行研究发现[71]，填料的增强和交联密度对其结晶温度和形态都有一定

影响。包括硅橡胶在内的多种橡胶在 30℃和 50℃的 SIC 行为[72]被广泛研究发现，

聚顺丁二烯（CIS-PBD）和聚异丁烯（PIB）均出现 SIC，而 PDMS 未出现结晶

网络。对室温下 PDMS 在轴向应力下的结构进行研究发现[73]，在拉伸方向出现

分子链取向，但在实验过程中并未出现结晶行为。目前的对硅橡胶的研究还未得



第 1 章 绪论 

10 

 

到类似 NR 的室温出现 SIC 的现象。通过部分研究[74]成功得到了-20℃和-40℃低

温条件下白炭黑填料增强的 PDMS 的拉伸诱导下结晶态，并用红外光谱对晶粒

进行了同步表征。Tosaka 等人[75]对比研究了室温和-100℃条件下不同应变率的

PDMS 的拉伸诱导结晶，得到了低温下的结晶行为，并用 X 射线对其进行了同

步辐射实验表征，研究了其结晶过程和不同的晶态。对硅橡胶低温下的拉伸诱导

结晶研究相比天然橡胶在技术、设备上存在一定困难，因此研究较少，但是随着

表征技术的提高硅橡胶拉伸诱导结晶行为的研究一定会有所突破，因此对橡胶拉

伸诱导结晶行为的研究有着非常重要的意义。 

1.4.4 实验方法及表征技术 

目前研究聚合物取向的实验方法有很多，例如双折射，透射电镜（TEM），

红外光谱（FT-NIR），核磁（NMR），宽频介电谱（BDS），X 射线（WAXS 和 SAXS）

等。其中大部分都可用于研究橡胶材料的拉伸取向以及 SIC 过程，但由于不同方

法所能测试的结构尺寸和取向单元不同，因此对样品的制备和形状要求也并不相

同。在橡胶轴向拉伸诱导结晶实验过程中，对结晶过程的微观结构进行同步表征

非常重要，常用的表征方法有核磁共振法（NMR）、红外光谱分析法（FT-NIR）

和 X 射线同步辐射法（WAXS 和 SAXS）。Maus[30]，Dewimille[76]分别采用质子

MQ-NMR 和 29Si-MAS-NMR 分析了 PDMS 结晶的网络结构。Rault[37]，Toki 等

[77]分别使用 2H-NMR 和 MQ-NMR 对 PDMS 进行了 SIC 实验，其中 Rault 把样品

放在 NMR 管中拉伸同步测量结晶网络交联结构。核磁共振法测试方便，但是对

样品厚度、形状等要求较高，实现同步表征目前还存在一些困难。Siesler 等[74, 78-

81]等搭建了傅里叶红外光谱（FT-NIR）分析 PDMS 拉伸诱导结晶的实验设备，并

对 NR、PDMS 及 PDMS 与聚碳酸酯复合材料等进行了低温结晶实验，计算谱带

的二向色性比得出结晶晶粒的函数从而表征结晶过程中晶粒的增长曲线。与

NMR 相似的是，红外光谱法也存在限制，由于需要进行红外定量研究，要求所

观测谱带的吸光度小于 1，否则会偏离比尔定律，给研究结果造成明显误差。这

就要求样品比较薄(大约几十到几百微米)，给拉伸实验带来了一定的困难。本文

主要介绍的试验方法为广角 X 射线衍射(WAXS)和小角 X 射线散射(SAXS)。 

Mitchell[82]早在 1984 年提出使用广角 X 射线研究交联 NR 的分子取向的发

展过程。近几年，对于橡胶拉伸取向和拉伸诱导结晶的研究应用最广泛的手段是

同步辐射 WAXS。与一般 WAXS 相比，同步辐射 WAXS 具有高强度和高亮度，

射线穿透拉伸样品后，还有很高的强度，信号信噪比高，非常适合透射 X 射线衍

射实验模式。利用原位同步辐射 WAXS 分析技术，可以获得红外二向色性和双

折射等其它技术不能给出的信息，可将不同相区(晶区，取向无定形区)对取向的
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贡献区分开来。还可给出晶胞参数和晶胞大小等等。SAXS 可以研究聚合物中大

尺度有序结构(如热塑性弹性体(TPE)中的微相分离结构)取向，可以计算取向度大

小[83]。 

我国在北京、合肥和上海现已建成了三个同步辐射中心，同步辐射光源的建

设与欧洲等发达国家相比相对较晚。由于同步辐射是一种先进、优越、准确的检

测手段，目前越来越广泛地把同步辐射表征技术应用在高分子领域的科学问题研

究中。同步辐射 SAXS 和 WAXS 表征技术作为重要的实验和表征手段被用来研

究流动场高分子结晶以及体系内其它有序排列的过程。尺度从 0.1~1000nm 的高

分子结构可以通过 SAXS 和 WAXS 结合的在线实验同时检测。结晶性高分子材

料、高分子复合材料、微相分离的嵌段共聚物、无机纳米材料等结构都可以在这

个尺度范围内包括。与上海、北京光源联用的恒应变速率伸展流变装置[84]已经被

我国软物质研究组李良彬老师组自主研制。此流变装置可以提供较快的拉伸速率

应用于高分子熔体拉伸过程。并且通过对此装置的改进可以实现对橡胶、塑料等

高分子材料的 SIC 过程中精确的晶体结构和晶型转变的检测。 

1999 年 Toki 等[85]使用 WAXS 研究 NR 拉伸诱导结晶发现 25℃时拉伸诱导

结晶在应变为 400%时开始，在之后陡增，撤回力时结晶程度伴随着应力的急剧

下降而提高，得出了结晶与应力无关的结论。Tosaka 等[29]使用 WAXS 除了得到

相似结论之外，还发现晶核周围盘绕卷曲的分子链作为晶核参与结晶，并且晶格

常数随名义应力线性变化，晶格在拉伸方向伸长，在力垂直方向收缩，晶胞体积

随名义应力线性减小。Justin 等[86]使用 1D-WAXS 研究在-50℃至 50℃范围内对

比未硫化 NR 和过氧硫化 NR 拉伸诱导结晶的晶体厚度、非晶态分子链以及长链

空隙，使用 2D-WAXS 研究其晶体尺寸、体积、链数量以及结晶取向，得出结论

为：随着温度升高，拉伸诱导结晶过程可以得到更大的晶粒尺寸，体积，链数目，

并且每个晶粒的晶粒取向和晶体排布更紊乱。Nicolas 等[87, 88]使用 WAXS 研究了

不同应变率下的 NR 拉伸诱导结晶行为，发现无论温度高或者低，临界结晶的拉

伸比随应变率提高而增大，此作用在低温时更显著。在高拉伸比条件下，由于成

核能垒的下降，短时间内就能发生结晶。与之结论一致，Baijin Zhao 等[89]使用

SR-WAXS 研究了高应变率下 NR 的拉伸诱导结晶，并发现在高应变率下团聚点

作为交联点，结晶过程主要取决于成核而不是晶体生长。Huan Zhang 等[90]使用

WAXS 和 SAXS 联用，研究纳米填料增强 NR 拉伸诱导结晶过程中链的取向、成

核以及出现纳米孔隙整个过程如图 1.1，分析得出在拉伸比 λ 大于临界结晶拉伸

率（λcry）小于临界成孔拉伸比（λcav）时出现结晶，大于 λcav 时出现纳米空隙，

并对于空隙出现的位置进行推断，如图 1.2。Lund 等[91]，Tosaka 等[75]同样运用

WAXS 分析表征了 PDMS 拉伸诱导结晶过程，提出结晶过程中出现介于 α 晶体
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和 β 晶体之间的一种介晶型，做到了硅橡胶拉伸诱导结晶的微观表征。 

 

图 1.1 纳米填料增强 NR 拉伸诱导结晶过程应力应变曲线和同步 WAXS 和 SAXS 图谱[90] 

 

图 1.2 纳米填料增强 NR 拉伸诱导结晶过程晶核及纳米空隙形成机理模型[90] 

 

1.5 本论文研究的内容和意义 

橡胶的拉伸诱导结晶行为对其力学性能和机械性能都有着重要的影响，了解

和掌握拉伸诱导结晶的规律和原理对有效使用橡胶材料、防止其结晶失效具有重

要的意义。例如，天然橡胶在循环应变下应力应变曲线轨迹不发生偏移，具有一

定的应力记忆作用[92]，并且拉伸诱导结晶的出现对抵抗撕裂具有保护作用[93]，断

裂间隙处的拉伸诱导结晶行为显示在裂缝的表面、侧面存在一个松弛的区域[94]。

研究表明，硅橡胶拉伸诱导结晶和交联密度作用可以显著提高其断裂能，使其不

易断裂[95]。材料的松弛作用同时也与结晶时网络结构的变化存在一定关系[96]，但
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具体的微观结构联系还需进一步的研究。因此，在今后的研究中我们可以进一步

收集结晶形态学信息，建立拉伸诱导结晶的力学模型，对材料的应用起指导作用。 

本论文主要从以下几个方面开展研究： 

（1）详细研究了二氧化硅（SiO2）填充聚二甲基硅氧烷（PDMS）的冷结晶

行为的动态和结构松弛过程。为了理解结晶过程的完整行为，采用了一系列实验

表征方法。其中，特别强调分子动力学和结构效应之间的相互作用以及非晶相在

结晶过程中演化规律。通过结合包括宽带介电谱（BDS）和差示扫描量热法（DSC）

的表征方法，将晶体形成相关的结构与非晶相的演变和改性进行比较。为了深入

研究分子链状态与多重弛豫运动的关系，我们通过不同剂量的辐照改变交联密度

并分解链。此外，受约束的界面松弛与用于机械分析的拉伸试验的结果相符合，

都呈平行地衰减规律。随着辐照剂量的增加，分子链的运动能力减弱，松弛行为

峰快速的位置变化成为动态弛豫的两个峰的反向振幅变化。 

（2）利用原位同步辐射广角 X 射线散射技术（WAXS）在-45 至-65℃研究

了 PDMS 的拉伸诱导结晶（SIC）和拉伸变形过程中相变过程。拉伸变形期间的

相变在不同的温度区域经历不同的过程，其中涉及四个相，即取向的无定形（OA），

中间相，α 型和 β 型晶体。我们发现 α 型的 SIC 可以通过两个不同的多阶有序过

程进行，其中中间相或 β 型作为结构中间体。进一步的循环拉伸实验表明，从 β

到 α 型的转变是由应力控制的可逆过程，这归因于 β 和 α 型的不同螺旋结构。

在应变温度空间中构造了 40phr 填料增强 PDMS 材料的 SIC 的非平衡相图。 

（3）利用原位同步辐射广角 X 射线散射技术研究了在温度-40 至-65℃单轴

拉伸变形过程中，不同纳米二氧化硅填充含量的 PDMS 的 SIC 和相变过程。在

低填料含量（10 和 25phr），在-45 和-50℃的 PDMS 的 SIC 期间首先观察到两个

新的瞬态相，即 α 型和 β 型晶体，后来随着应变的增加分别转变为 α 型和 β 型

晶体。PDMS 在单轴变形期间遵循两种不同的多级动力学途径，即（i）无定形-

中间相-α’-α 型和（ii）无定形-中间相-β’-β-α 型。虽然具有较高的填料含量（40

和 55phr），但在 PDMS 的 SIC 期间仅观察到 α 型和 β 型晶体。以 α 型和 β 型晶

体作为参考，初步提出了 α’型和 β’型晶体的晶格，它们是低密度和高熵晶体。在

具有不同填料含量的 PDMS 的应变-温度空间中构建非平衡 SIC 相图，说明 SIC

不仅受温度和应变的影响，而且受填料含量的影响。 

（4）在已研究的 PDMS 的 SIC 过程中，存在拉伸场和温度场的耦合作用。

根据固体拉伸回复和预拉伸升降温实验我们可以得到 40phr 填料含量的 PDMS

结晶过程中拉伸场和温度场对结晶行为的差别作用。在固体拉伸回复过程中温度

场控制晶体的竞争生长，而在预拉伸降温过程中温度控制晶体生长并作为不变实

验参量，通过改变预拉伸应变我们得到分子链的拉伸状态决定分子的晶型，即是
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结晶成核的控制因素。拉伸形变对结晶过程的贡献是通过控制成核过程决定结晶

的目标晶型，而温度场对晶体的贡献是促进晶体生长，而不同晶型再生长过程中

还存在竞争作用，在-55℃α 型晶体生长占优，在-65，-75℃两种晶体都能生长，

在-85，-95℃则以 β 型晶体的生长为主，并且此过程还推测可能存在新的成核过

程。 

基于上述工作，本论文的研究意义如下： 

（1）通过宽频介电谱的表征方法对 PDMS 分子链在低温结晶过程中的松弛

行为进行表征，可以研究在结晶整个过程的分子链运动，通过受限运动分析复合

材料中填料网络的限制以及界面松弛行为。作为敏感的对分子链行为响应的表征

方法，界面受限松弛运动的研究对研究复合材料结合机理以及界面层性质都有重

要的意义。 

（2）首次对 PDMS 低温拉伸诱导结晶（SIC）过程进行同步在线 X 射线表

征，通过观察温度空间晶型的连续变化，我们提出由于螺旋构象不同导致的固固

相转变，解释了相变产生的机理。同时构建了低温空间的 SIC 非平衡相图，这为

PDMS 工业应用提供了新的路径和指导。 

（3）首次提出了过渡态晶体的晶格结构，并计算出其晶胞参数。从而从理

论上解释了在低填料含量 PDMS 材料低温 SIC 过程出现瞬态过渡晶体的路径。

通过对新的瞬态结构存在条件的分析我们得到了它是亚稳态结构的结论，这对工

业上硅橡胶低温的使用和结晶行为的研究都有重要的意义。还构建了不同填料含

量的 PDMS 低温 SIC 非平衡相图，为工业应用提供了新的路径。 

（4）设计实验将 PDMS 低温 SIC 复杂过程简化，得到拉伸和降温对 PDMS

结晶的差别作用，这从理论上对我们设计半结晶的 PDMS 新材料提供了指导，

并且拓展了实验设计的新思路。 
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第 2 章 硅橡胶纳米复合材料结构和性能的关系 

2.1 引言 

聚合物纳米复合材料[1]与它们的初始组份和传统的复合材料[2]相比，通常是

结合加工处理和改进物理性能的材料体系。在复合材料中使用纳米级填料与传统

复合材料相比具有更多优点，少量含量的填料足以使所需性能得到巨大改进。其

主要原因是与传统复合材料相比，纳米复合材料中纳米颗粒的表面积与体积比非

常高。具体地，靠近这些纳米填料表面的聚合物部分（界面层聚合物）构成了复

合材料的重要部分，并且其行为显著影响或甚至主导复合材料系统的性质。目前

被普遍接受的事聚合物纳米复合材料的性能改善与界面层中不同的高分子链的

动力学松弛运动有关[3, 4]。 

各种纳米增强填料的加入，例如二氧化硅，纳米粘土，氧化石墨烯，通常会

限制聚合物的传热能力及其分子链的运动能力，具体表现为材料玻璃化转变温度

的上升以及半结晶聚合物基质中结晶度和结晶温度的降低[5]。这些限制作用的程

度取决于材料成分以及制备加工条件，并且可以通过聚合物或填料的官能化处理

得到进一步控制[6, 7]。然而，这种行为有几个例外，取决于聚合物和填料的类型

和制备加工条件[8]。聚合物复合材料中的碳纳米管和纳米粘土[9]充当结晶核有利

于不同类型的晶体生长。由于复合材料的组成、制备方法和所采用的实验技术的

不同，导致玻璃化转变和节段动力学的结果通常用三层模型或双层模型或玻璃化

转变温度的连续分布与距纳米粒子表面距离的函数来描述[10]。界面聚合物的性

质可能显著影响甚至主导整个系统的行为。Kumar 及其同事已经证明[11]，在强吸

附聚合物的情况下，界面层厚度随填料粒径增大而增加，随着纳米粒子的曲率增

大而降低。通常，界面层中的聚合物被认为是完全没有运动能力的，因为它没有

表现出对节段动力学（例如，玻璃化转变）的任何附加贡献。另一方面，Pissis 及

其同事通过观测到的与块状高分子相比的额外的松弛过程的研究发现界面聚合

物表现出延迟动力学的特征，提出界面层的聚合物分子链不是完全不动的[12-14]。

此外，他们提出，与 PDMS/二氧化硅纳米复合材料[12]相比，PDMS/二氧化钛中

增加的界面层厚度来自更强的颗粒-聚合物氢键。 

为了更准确地测量分子链弛豫行为，我们使用宽频介电谱法。介电谱基于电

磁辐射与被测材料的偶极矩之间的相互作用。辐射频率在 10-6 和 1010Hz 之间。

介电谱源于偶极子系统对外部电场的响应，反映了系统的整体极化。聚合物的介
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电行为不仅取决于分子中的电荷分布，还取决于极性基团的统计热运动。其中，

聚合物的化学结构是主要的决定因素：高分子骨架中的极性链或侧基可具有更高

的初始介电常数。然而，聚合物固体或粘弹性的物理结构，即分子的堆积，是决

定介电行为的关键因素。在凝聚态物质系统中，材料对外部电场的响应也与结构

的局部不均匀性（缺陷）有关。在这样的条件下，即使是非极性材料也会在非均

匀结构中形成偶极子。与其他方法（例如机械弛豫光谱，核磁谱 NMR，差示扫

描量热法 DSC，红外光谱，X 射线和中子衍射）一样，介电谱是研究分子运动的

重要工具。 

2.2 实验部分 

2.2.1 样品制备及方法 

本章节采用的硅橡胶原料（型号：110-2，Mn = 6.5×106，0.23％/mol 乙烯基

含量）购自浙江新安化工集团有限公司（中国）。用作交联剂的过氧化二苯甲酰

（BPO）购自成都科龙化学试剂工业有限公司（中国）。沉淀二氧化硅（Z142）

购自青岛罗地亚有限公司（中国）。其他材料都是市售的。通过扭矩流变仪

（RC400P，HAAKE Co.，Ltd，Germany）制备混合橡胶。纯橡胶和 BPO 的重量

比为 100:2，填料（Z142）浓度保持在 10，25，40 和 55phr（二氧化硅的重量含

量）的范围内。通过两步混合方法制备化合物。将母料橡胶和二氧化硅在 378K

下混合 30 分钟，并且转速为 90rpm。在室温静置 2 周待其完全吸附，在室温以

60rpm将交联剂BPO加入，在转矩流变仪中密炼 15分钟。在平板硫化机（P300E，

DR COLLIN Co.，Ltd，Germany）中在 433K 下在 20MPa 的压力下用混合橡胶制

备交联的硅橡胶片 10 分钟。所得橡胶片的厚度为 1mm。 

将 40 phr 白炭黑增强的 PDMS 样品在室温下储存约 60 天，期间包括样品经

历 γ 射线辐射的时间。γ 射线辐照在中国工程物理研究院钴源辐射技术有限公司

60Co 源进行。在 γ 射线辐射期间样品吸收的总能量以 Gray（Gy）为单位表示，

其是每单位质量的能量：1kGy = 1J/g。为了改变分子链的交联程度以研究其松弛

行为，我们对 40phr 填料含量的样品分别进行了 0，100，350，和 500kGy 剂量

的辐照。 

2.2.2 实验设计及方法 

1. 差示扫描量热法（DSC） 
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使用 TA Q2000 系列 DSC 仪器在氦气气氛中在-180 至 40℃的温度范围内研

究材料的热转变，用铟（用于温度和焓）和蓝宝石（用于热容量）校准。将约 8mg

质量的样品在标准 Tzero 铝盘（用于粉末）中封闭。对于典型的测量，冷却和加

热速率固定为 10℃/ min（路径 A）。 

2. 宽频介电谱（BDS） 

将厚度约为 1mm 的样品放入宽频介电松弛谱（BDS）测量。在测量之前，

将样品在环境条件下平衡。将每个样品插入电容器的精细抛光的黄铜板之间。复

合介电常数𝜀∗ = 𝜀′ − i𝜀"，在温度为-150 至 20℃（氮气气氛中），10-1 至 106 Hz 的

频率范围内，每 5℃进行等温测量谱图。使用 Novocontrol Alpha 分析仪。使用

Novocontrol Quatro 冷冻系统将温度控制在 0.5℃误差范围以内。该测量方案将被

称为路径 A。为了避免冷却时结晶，将样品预先在液氮中淬火，然后放入预先降

温至-105℃的低温恒温器中（由 DSC 测量得到等温温度）。每 10 分钟进行一次

连续频率扫描，在线观察介电响应的变化与结晶过程演变过程中的节段动力学的

关系[15]。该测量方案将被称为路径 B。最后，在冷结晶后，加热将温度升至室温

（路径 C）也进行了 BDS 测量。 

2.2.3 实验数据处理方法 

通过使用适当的软件将模型函数拟合到实验数据来分析 BDS 结果，以评估

时间尺度（介电损耗的频率最大值的温度依赖性），介电强度和记录的弛豫的形

状参数。为此，我们采用了非对称 Havriliak-Negami（HN）方程[16]，其中 α 和 γ

分别是描述对称和非对称展宽的参数，τ 是特征时间。 

ε(ω)" = Im [
−∆𝜀

(1 + (𝑖𝜔𝜏)𝛼)𝛾
] 

松弛时间（对应于分布函数的最大值）的温度依赖性（τ* = 1 /（2πf*）），由

介电损耗介电常数的最大值（f *）的位置确定。温度依赖性可以通过典型的 Vogel-

Fulcher-Tamman（VFT）定律来描述[17]，其中 T0 是特征温度，其中 τ*值倾向于发

散，τ0 是系统中的特征最短时间，B 是描述温度依赖性的参数。 

𝜏∗ = 𝜏0exp(
𝐵

(𝑇 − 𝑇0)
) 
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2.3 实验结果 

2.3.1 填料增强硅橡胶的结晶性能 

为了表征系统的热性质，首先使用标准差示扫描量热法（DSC）。图 2.1 显示

了在以 10℃/min 的速率冷却时典型扫描的热流与温度的关系。如图 2.1a 所示，

数据表明在填充 10-55phr 的 PDMS (bvi02) 的结晶峰约在-80℃。并且无填料的

PDMS（cvi02）的结晶峰在约-90℃。在下文中，我们关注的温度范围在玻璃化转

变温度和冷结晶温度之间。具有不同辐射剂量的样品的类似冷却过程测试显示在

图 2.1b 中。伴随着辐照剂量从 0kgy 增加到 350kgy，结晶峰从-80℃移动到-95℃，

而 500kgy 照射的样品在冷却过程中不会结晶。 

 

图 2.1 具有不同含量填料增强（a）和不同的照射剂量（b）的 PDMS 样品的差示扫描量热

法（DSC）曲线。 

 

图 2.2 显示了基于路径 A 的 40phr 二氧化硅（SiO2）填充的 PDMS 基纳米复

合材料（bvi02）和纯 PDMS（cvi02）的 BDS 曲线。BDS 结果以介电常数的虚部

（ε”）的频率依赖性的形式呈现。主要关注于分子链的节段动力学，例如，cvi02

的明确定义的与结构 α 松弛相关的介电损耗峰与 bvi02 样品相比更宽，并且随着

温度升高向高频移动得更快。 

 

图 2.2. 路径 A 过程中纯 PDMS（cvi02）（a）和 40phr SiO2填充 PDMS（bvi02）（b）样品
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的频率与介电损耗常数（ε”）的图谱曲线。 

 

图 2.3. 路径 A 过程中纯 PDMS（cvi02）和 40phr SiO2填充 PDMS（bvi02）样品 α 松弛的

Arrhenius 图谱。 

 

对于常规非晶相中的弛豫，可以用 VFT 方程极好地描述 τ*。纳米 PDMS 复

合材料和纯 PDMS 中结构的 α 松弛的动力学如图 2.3 所示。SiO2 填料使得 bvi02

的 α 松弛随着温度变化呈线性关系，这归因于空间限制效应。 

 

图 2.4 路径 A 过程中 10 phr （a），15 phr （b）和 55 phr （c-d）SiO 2 增强的 PDMS 样品

的频率与介电损耗常数（ε”）的图谱曲线。 

 

图 2.5 10-55phr SiO2 填充 PDMS 样品 α 松弛和 55phr 增强样品的界面松弛（绿色符号和
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线）的 Arrhenius 图谱。 

 

PDMS 纳米复合材料中不同 SiO2 含量的结构介电损耗图谱如图 2.4 所示。

纳米复合材料中每种弛豫的动力学 Arrhenius 图谱如图 2.5 所示。对于 10，25 和

40phr SiO2 填料增强 PDMS，随着填料含量的增强，结构松弛 α 移动速率逐渐减

缓，说明随着填料含量的增加，分子链空间约束效应逐渐增强。在 55phr 的 SiO2

填充 PDMS 复合材料中，结构松弛 α 快于 40phr，这可能归因于填料在较大含量

下的聚集，并且界面的松弛出现在-65℃并且随着温度的升高快速向高频移动。

由于温度的升高为界面层中的分子链提供了新的能量，使其具有新的松弛（β）。 

2.2.2 填料增强硅橡胶的松弛行为 

由于 40 phr 的填料增强的 PDMS 样品（bvi02）在路径 A 的实验过程中没有

出现界面松弛行为，而且结构松弛 α 的速率达到了极值。因此我们设计实验利用

γ射线辐照改变 bvi02 样品的分子链交联结构，在路径 B 的等温条件下的实验

中，实时观察等温结晶过程中其介电松弛行为。等温结晶温度选择为-105℃，在

此温度下 bvi02 样品结晶过程需要一定时间并有较快的速度。在路径 B 中其他填

料含量（10phr，25phr 和 55phr）的样品没有出现类似 bvi02 样品的松弛行为，

这推测是由于样品的结晶温度和动力学速度导致的。 

 

图 2.6 路径 B 过程中不同辐照剂量的 40phr SiO2 填充的 PDMS 样品 0kgy a），100kgy b），

350kgy c）和 500kgy d）的频率与介电损耗常数（ε”）的图谱曲线。 

 

如图所示，图 2.6a 中的介电谱在初始状态实际上由一个峰组成，随着时间

的推移，在较低频率处产生第二个更宽的峰。最后，高频非晶峰保持在 105~106HZ，
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并且同时还可以看到表征 CAP（受约束的非晶相）的宽松弛峰。令人惊讶的是，

在结晶期间，似乎两个峰大致保持它们的形状以及它们各自的幅度，仅它们的峰

位置随着时间的推移发生变化。类似地，图 2.6d 中的光谱在初始状态时实际上

由一个峰组成，随着时间的推移，在较低频率处产生第二个更宽的峰。与低辐照

剂量不同的是，在初始状态高频非晶峰完全消失，只有表征 CAP 的宽弛豫峰是

可见的。令人惊讶的是，在结晶期间，似乎两个峰大致保持它们的形状以及峰位

置，并且仅它们各自的幅度在逐渐变化。图 2.6b 和 c 中的介电谱可以看作两个

峰的演化过程。因此，在结晶期间的所有时间，ε”（ω，t）可以用两个贡献的总

和来描述，一个用于 CAP 的 αc-松弛，一个用于常规非晶相的普通 α-松弛。 

为了准确描述图 2.6 中的松弛行为的变化过程，我们使用 Havriliak-Negami

（HN）函数计算特征时间 τ（Tau）和峰值强度参数 Δε，用来描述峰值位置和幅

度的变化趋势。在图 2.7a 中，αc-松弛过程的峰值频率与时间无关，并且峰值位

置的值的变化在 10-4的范围内，这远小于图 2.7b 中 α-松弛峰值频率的变化范围。

αc-松弛过程的峰位置取决于温度，CAP 的含量和生长趋势由图 2.7c 中 Δε 的变

化表明。其中，对于未经辐照的 40phr SiO2 填充的 PDMS 纳米复合材料，峰值振

幅随时间增加保持不变。随着时间的增加，辐照交联的样品的峰值幅度逐渐增大，

350kgy 照射剂量样品的生长速率达到最大值。 

 

图 2.7 对于不同辐照剂量的纳米复合材料样品在等温结晶过程中 αc-松弛（a, c）和 α-松弛

（b, d）的特征松弛时间 Tau 和介电强度 Δε 与时间的关系。 

 

α-松弛的变化规律与 αc-松弛有所不同。如图 2.7b 所示，随着时间的推移 tau

的值从低频到高频快速移动。随着辐照剂量的增加，介电强度随时间的变化速率

逐渐增加。对于 500kgy 辐照样品，变化趋势变得稳定并且峰位置在高频出现，

这与 0kgy 和 100kgy 样品的趋势相反。对于高辐照剂量，界面层中分子链的移动
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能力要弱得多。类似地，α-松弛的介电强度 Δε 的变化趋势与 αc-松弛的相反。对

于没有辐照的 bvi02，其峰值介电强度 Δε 随时间保持不变。随着时间的增加，辐

照样品的峰值介电强度 Δε 逐渐减小，350kgy 照射剂量样品的 Δε 变化速率达到

最大值。 

2.4 讨论 

2.4.1 填料在硅橡胶基体中对结构的影响 

硅橡胶的正常使用伴随着填料增强，并且硅橡胶中的填料不是以与橡胶分子

紧密结合的结构存在。研究表明，有具有宏观界面和微观界面的被称为结合胶的

结构存在。在填料聚合物中，由于填料颗粒较大的比表面积，由于引入其填料颗

粒引起的微观界面效应通常非常显著。界面问题是影响复合材料介电性能的重要

因素。我们研究了不同填料含量的硅橡胶的宽频介电谱（BDS）。通常填料的含

量是工业制备橡胶材料的一个重要参数。如图 2.2 和 2.3 所示，添加填料使得松

弛时间相对于温度反函数的曲线变得更加规则，这类似于线性函数。在图 2.5 中

可以得到相似的结果。因此，我们可以得出结论，填料的添加对分子链的结构松

弛行为具有较强的抑制作用，并使它们遵循一定的线性规律。为了观察填料的加

入是否导致不同的弛豫行为（界面层中分子链的松弛），我们通过改变填料含量

来改变介电松弛谱的运动趋势，以调控界面层分子链的数量和界面层结构。在图

2.4 中，我们可以看到界面层的松弛行为随着填料含量的增加而逐渐出现，而 55 

phr 样品的界面松弛行为已成为-65℃至 35℃的主要松弛行为。在图 2.5 中，可以

观察到对温度反函数的松弛时间曲线，界面层的松弛行为不同于结构松弛函数，

其呈现二次函数的趋势。 

2.4.2 填料增强硅橡胶结晶过程中的松弛行为 

在低温下分子链的松弛可以表征其结晶能力、填料的约束效应、交联程度以

及链的团聚状态的方式。随着辐照剂量的增加，样品的结晶能力降低，这与图 2.1

中的 DSC 实验结果一致。SiO2 增强的硅橡胶在低温下的松弛反映了其分子链从

无序到有序结构的转变，没有晶体结构和焓的变化。该分子链尺度的松弛对介电

响应特别敏感，并且在冷等温过程中表现为 α-松弛。为了研究低温下的界面弛豫

行为和分子链从无序到有序排列，我们设计了路径 B 的低温淬火和等温实验。在

等温过程中，分子链重排形成更规则的结构，在 DSC 测试中，在此过程中焓不
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变。然而，在-105℃时，40phr 样品的界面层移动更加活跃和敏感，而 55phr 样品

需要更高的温度来为界面层的松弛行为提供能量，并且界面层的分子链能量太弱

而无法移动。在路径 B 中，发生两个松弛行为，α-松弛是无序分子链的重新排序，

αc-松弛表征受限制的松弛行为。然而，αc-松弛的变化与其在低温下的结晶能力

有关。从图 2.2 中可以看出，随着照射剂量的增加，材料的结晶能力逐渐减弱。

350kgy 剂量辐照下硅橡胶的主要反应是交联，而对于 500kgy 样品，已经产生了

裂化反应。分子的交联使松弛运动减慢并限制效应增加。分解反应使分子链变短，

松弛运动减弱，从长程变为短程。这与我们的结论一致。因此，分子链的 αc-松

弛运动可以更直接地反映分子链的受限情况。并且在分子链断裂后，对于 500kgy

样品，两个松弛演变成 αc-松弛变弱而伴随 α-松弛行为增强，我们可以定量地将

其视为从无序结构到有序结构的转换过程。 

2.5 小结 

在目前的工作中，我们研究了聚合物填料相互作用及其对填充在氧化硅纳米

颗粒中的聚二甲基硅氧烷（PDMS）网络中的分子运动性的影响。为此，我们采

用差示扫描量热法（DSC）和宽频介电松弛谱（BDS）对分子链的松弛行为进行

表征。本研究的结果显示纳米颗粒对与玻璃化转变相关的节段动力学具有显著影

响，表现为结晶能力被严格限制，并且纳米颗粒周围几纳米厚度的界面层中分子

迁移率的强烈降低。这些实验技术是互补的，覆盖了较大的频率范围，并允许在

很大的时间尺度内观察聚合物的节段动力学，并且给出了非常一致的结果。 

从实验结果可以看出，添加填料确实对橡胶界面层的分子链具有抑制作用，

这种效应在低温环境（接近结晶温度）下具有明显的节段松弛行为（segmental 

relaxation）。并且通过对等温结晶过程松弛行为的进一步研究，我们发现原始的

冷冻分子链会发生快速重排，并主要依赖于界面层的分子链运动。并且运动的形

式随着交联程度而变化：快速位置变化演化成为两个峰值的反向幅度变化。介电

谱的研究可以更准确地表征分子在低温环境中的分子链松弛行为，并与结构演化

相对应。松弛行为的变化可以反映界面层中分子链的限制。这为我们研究分子微

观分子链运动提供了新的途径。 
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第 3 章 填料增强硅橡胶拉伸诱导结晶 

3.1 引言 

聚（二甲基硅氧烷）（PDMS）是一种重要的具有广泛应用的橡胶。其具有独

特的性能，如耐热性，电绝缘性和化学稳定性[1-8]。PDMS 在目前的工业橡胶中，

由于分子间较弱的作用力和链内自由旋转的能力，其具有最低玻璃化转变温度

（Tg约-110℃），因此在低温下表现出优异的性能。在过去的 60 年里，由于这些

优异的低温性能和复杂的结构，PDMS 已被广泛用作寒冷环境中的高性能产品，

如密封环，压垫，航空航天用振动支架等[9-12]。实际上，PDMS 是一种半结晶聚

合物，其结晶能够由于降低温度或施加应变引起，进而影响 PDMS 在低温下的

弹性。因此，了解 PDMS 在低温变形下的结构转变是非常重要的。 

虽然 PDMS 的低温结构演化性能的重要性已得到公认，并且结合功能基团

来抑制结晶的方法已在工业中被广泛采用，但PDMS低温环境拉伸诱导结晶（SIC）

行为尚未得到深入研究[13]。在低温（低于室温但高于 Tg）下，PDMS 可形成三

相，包括中间相（mesophase），α 型和 β 型晶体[14]。PDMS 的中间相可具有接近

柱状相的平行螺旋结构[15]，类似于聚二乙基硅氧烷（PDES）的液晶相[16-18]。PDMS

的 α 型晶体具有单斜晶格，晶胞参数 a = 1.439nm，b（纤维轴）= 0.840nm，c = 

0.854nm，β = 55.6°，其中分子链呈 2/1 螺旋构象[19]；β 型晶体为中心四方晶体

结构，晶胞参数 a = b = 0.83 nm，c（纤维轴）= 1.20 nm，4/1 螺旋构象[20, 21]。在

无形变状态下，冷却过程中 PDMS 的结晶起始温度（Tonset）在-50℃至-90℃的较

宽的范围内，并且会受到不同约束条件的影响，例如分子量（MW）[22, 23]，溶剂

[24]，交联[25, 26]，纳米填料等因素[27-31]。在一定范围内增加摩尔质量或交联程度可

以增加 Tonset，并且溶剂和纳米填料的存在分别导致 Tonset 的降低和增加。需要注

意的是，在 PDMS 中加入纳米二氧化硅填料不仅可以促进结晶[32]，还可以形成

双网络结构[33-35]并维持大应变的变形，从而确保 SIC 的发生。 

SIC 是影响弹性体机械性能的关键问题[36-39]。众所周知，SIC 在天然橡胶中

具有自增强效应[40]。与天然橡胶[41]相比，PDMS 的 SIC 研究较少，可能受到低

温拉伸样品的原位表征技术的限制。据研究，X 射线衍射结果显示二氧化硅填充

的 PDMS 的无形变的情况下结晶发生在约-60℃，而预拉伸的样品在约-30℃的温

度下开始结晶，并且进一步降温导致结晶度增加[42]。利用原位偏振近红外吸收光

谱，Klimov 等[43]研究了交联 PDMS 在室温至-40℃温度下的循环拉伸回复过程中
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的 SIC。链取向与循环应变的同步演化表明在室温下不发生结晶，而在-40℃下链

取向与循环应变的非同步演化证明了 SIC 的发生。通过对预拉伸的 PDMS 降温

后进行 WAXS 测量，Tosaka 等人[14]观察了不同温度下的不同相结构。在室温下，

在大应变下获得中间相[16-18]，而在-100℃下，PDMS 分别在小形变和大形变情况

下结晶成 β 型和 α 型晶体。根据结果，他们推测这些晶体可能在应变温度空间中

转化。Tosaka 和 Tashiro 也成功地生长了线性 PDMS 的单晶，并获得了四种形式

的选区电子衍射（SAED）图案，并与 WAXS 图案进行了比较[44]。β 和 α 型晶体

的存在和结构变化得到了证实，但他们认为 PDMS 链的构象和具有高度延伸链

的晶体形式是未知的。然而，由于原位表征技术的限制，低温下拉伸诱导 PDMS

结构转化的研究较为缺乏。实际上，由于拉伸诱导结构转变的非平衡性质，施加

外力如剪切或拉伸应力可能会逆转不同晶型的热力学稳定性，并带来与平衡静态

条件下不同的动力学路径，例如聚乙烯[45, 46]和全同立构聚丙烯[47, 48]等其他聚合

物[49, 50]。 

3.2 实验部分 

3.2.1 样品制备及方法 

本章节采用的硅橡胶原料（型号：110-2，Mn = 6.5×106, 0.23％/mol 乙烯基

含量）购自浙江新安化工集团有限公司（中国）。用作交联剂的过氧化二苯甲酰

（BPO）购自成都科龙化学试剂工业有限公司（中国）。沉淀二氧化硅（Z142）

购自青岛罗地亚有限公司（中国）。其他材料都是市售的。通过扭矩流变仪

（RC400P，HAAKE Co.，Ltd，Germany）制备混合橡胶。纯橡胶和 BPO 的重量

比为 100:2，填料（Z142）浓度保持在 40 phr（二氧化硅的重量含量）的范围内，

表 3.1 详细描述了 40phr 二氧化硅填充 PDMS 样品的配方和含量。 

 

表 3.1. 40phr 二氧化硅填充 PDMS 样品的配方和含量 

成分 含量 (g) 份数 (phra) 

PDMS 50 100 

羟基硅油  2 4 

硫化剂 (BPO) 1 2 

填料 (Z142) 20 40 

a 每 100 份橡胶重量(phr). 

 



第 3 章 填料增强硅橡胶拉伸诱导结晶 

37 

 

本章样品通过两步混合方法制备。将母料橡胶和二氧化硅在 378K 下混合 30

分钟，并且转速为 90rpm。在室温静置 2 周待其完全吸附，在室温以 60rpm 将交

联剂 BPO 加入，在转矩流变仪中密炼 15 分钟。在平板硫化机（P300E，DR COLLIN 

Co.，Ltd，Germany）中在 433K 下在 20MPa 的压力下用混合橡胶制备交联的硅

橡胶片 10 分钟。所得橡胶片的厚度为 1mm。 

3.2.2 样品结构表征方法 

1. 差示扫描量热法（DSC） 

使用 TA Q2000 系列 DSC 仪器在氦气气氛中在-180 至 40℃的温度范围内研

究材料的热转变，用铟（用于温度和焓）和蓝宝石（用于热容量）校准。 将约

8mg 质量的样品在标准 Tzero铝盘（用于粉末）中封闭。 对于典型的测量，冷却

和加热速率固定为 10℃/ min。 

2. 动态力学分析测试（DMA） 

DMA 测量在张力模式下在 RSA-G2（TA Instruments）上进行。振荡温度斜

坡测量在 1Hz 的恒定频率下进行，并且在 20 至-140℃冷却的温度下进行 0.1％的

应变震动。 

3. 拉伸变形过程中的原位同步辐射 WAXS 实验 

使用自制的低温拉伸试验机拉伸样品，在此期间同时记录应力-应变曲线和

同步辐射 WAXS 测量。拉伸试验机是一种双辊结构，类似于 Sentmenat 拉伸流变

仪，其中得到 Hencky 应变（）。设计液氮腔用来实现低温环境，同时使用氮气

流平衡温度，并将温度波动控制在±0.5°C 范围内。实验将样品夹紧固定在两辊

上，在室温下放入空腔中，使用液氮冷却至设定温度。在稳定温度 2 分钟后，对

样品施加恒定的 Hencky 应变率（ε̇）为 0.002s-1的拉伸形变。将样品在-45 至-65℃

的温度下拉伸直至断裂。注意，实验显示在更低温度（低于-70℃）下拉伸在施加

变形之前发生温度驱动的结晶而不是 SIC。为了验证拉伸诱导相变的可逆性，还

在-50 和-60℃下以相同的应变速率拉伸回复。根据拉伸断裂试验的实验结果，该

试验选择回复的最大应变（ max）分别为 1.12 和 0.76。 

3.2.3 实验数据处理方法 

拉伸变形过程中的原位同步辐射 WAXS 表征在上海同步辐射装置（SSRF）

的 BL16B1 光束线站进行，波长（）为 0.124nm。使用 Mar165 CCD 检测器（2048

×2048 像素，像素尺寸为 80×80m2）收集二维（2D）WAXS 图案，曝光时间

为 15 秒，另 5 秒用于信号读取。校准后得到样品与检测器距离为 174.2 mm。使
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用 FIT2D 软件用于扣除空气背底部分后分析 2D WAXS 衍射图。 其中结晶度（c）

是从一维（1D）WAXS 积分曲线的多峰拟合结果获得的，如图 3.1a 所示。其中

分别标示出了结晶相和非晶相的多个高斯拟合峰。相对应的结晶度（c）通过以

下等式计算[51]： 

𝜒𝑐 =
∑𝐴𝑐

∑𝐴𝑐 + ∑𝐴𝑎
 

其中 Ac 和 Aa 分别代表 WAXS 曲线的 1D 积分曲线中的晶体和无定形峰面

积总和。并且使用这种方法计算了中间相和 mask 部分晶体信号的相对含量。 

根据 Hermans 的取向函数[52]，无定形的取向参数（fam）是从方位角强度分

布的单个高斯拟合峰的半峰全宽（FWHM）获得的，该方位强度分布由 Polanyi

方程修正[53]，定义为： 

𝑓𝑎𝑚 =
3 < 𝑐𝑜𝑠2𝜑 > −1

2
 

其中，是分子链主轴与取向方向之间的角度。〈cos 𝜑2〉定义如下： 

〈cos 𝜑2〉 =
∫ 𝐼(𝜑) cos𝜑2 sin𝜑𝑑𝜑
𝜋/2

0

∫ 𝐼(𝜑)
𝜋/2

0
sin 𝜑𝑑𝜑

 

其中 I(φ)是一维方位角积分强度分布。当无定形的取向是理想的单轴取向时，

fam 等于 1，而对于各向同性取向状态，fam 等于 0。 

晶体晶面间距 d 通过布拉格（Bragg）方程（2dsin= n）计算。 这里，是

X 射线束与平面之间的角度，是 X 射线的波长。 

如引言部分所述，PDMS 可以形成 α 型和 β 型晶体。为了便于分析，图 3.1b

和 c 分别呈现 α 型和 β 型的 2D WAXS 衍射图案[14, 19]，其中标示出了其晶格平面

的衍射。在图 3.1b 中，在 2为 10.42o，12.08o，17.18o和 20.00o处的特征衍射峰

表示的晶面 Miller 指数分别是（001）/（110），（200），（-111）/（020）和（021） 

α 型晶体的晶面。图 3.1c 中在 2为 10.41o，17.22o和 20.00o处的三个特征衍射分

别为 β 型晶体的（011），（020）和（121）/（013）晶面。 

 

图 3.1 （a）在结晶 PDMS 的 WAXS 曲线上拟合的多个高斯峰的示意图（绿色虚线和彩色

实线分别代表无定形和晶体部分）；（b，c）分别在典型 α 型和 β 型 2D WAXS 衍射图案标

记对应晶体衍射峰的晶面 Miller 指数；拉伸方向（SD）是竖直方向，蓝色双头箭头所示。 
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3.3 实验结果 

3.3.1 PDMS 静态结晶行为 

 

图 3.2 （a）以 10℃/分钟的冷却和加热速率得到的 DSC 曲线。（b）储能模量（E’），损耗

模量（E”）和损耗因子（tanδ）与温度（T）的 DMA 曲线。 

 

如图 3.2a所示，PDMS /二氧化硅样品的熔融和结晶温度分别为约-44 和-66℃。

如图 3.2b 所示，在约-64℃的温度下，动态机械分析（DMA）得到的 E'，E''和 tanδ

的突然上升是二氧化硅填充硅橡胶结晶的结果。基本上与 DSC 的实验结果一致。 

3.3.2 同步辐射 X 射线在线表征拉伸诱导结晶 

 

图 3.3 在-45℃单轴拉伸变形期间获得的应力-应变（-）曲线和原位 2D WAXS 衍射图； 

其中右下角的白色数字代表相应的应变，拉伸方向（SD）竖直，如蓝色双头箭头所示。 

 

图 3.3 所示为在-45℃下在单轴拉伸变形期间获得的典型的 2D WAXS 衍射图

和相应应力-应变曲线，其中未观察到结晶信号。应力在低应变时略微增加，之后

随着应变几乎呈线性增长，直至大约 2.09 的应变下断裂。在拉伸开始时，2D 

WAXS 衍射图显示出各向同性的无定形环，其逐渐在赤道方向（垂直于拉伸方向）
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汇聚，表明无定形拉伸诱导取向的发生。进一步增加应变，中间相（mesophase）

的一对较尖锐信号出现在赤道方向的无定形位置，如图 3.3 应变区间 1.40 至 2.00

范围的 2D WAXS 图样所示。Odlberg 和 Tosaka 已经讨论了 PDMS 的中间相[14, 

42]，认为中间相与取向的无定形组分不同的短程有序结构。在 PDES 的结晶行为

研究中也发现了类似的相结构和相互转化[16-18, 54-56]。 

 

图 3.4 （a）在-45℃拉伸期间在赤道方向上 mask 的 1D WAXS 曲线积分（积分范围在插图

中说明）；（b）由（a）中的峰值位置计算得出间距 d（黑色方形线）及其导数（红色圆形

线）随应变演化曲线；（c）在-45℃下变形期间如插图所示方向积分的方位角强度分布曲

线；（d）在-45℃下变形期间中间相的相对含量（Rm，黑色方线）和无定形的取向参数

（fam，红色圆圈线）；其中，插图显示了（c）中方位角强度分布曲线的高斯拟合。 

 

图 3.4a 显示了在-45℃变形期间赤道线方向 mask 的 1D WAXS 强度积分曲

线。随着应变的增加（沿图 3.4a 中的黑色箭头方向），强度的最大值移动到更高

的 2值并且衍射峰变得更尖锐。根据峰位置和布拉格定律，计算 d 间距及其导

数，如图 3.4b 所示。随着应变的增加，d 间距的演变呈现出明显的两阶段过程，

其转折点处于约应变 0.56。d 间距的两阶段演变进一步支持拉伸确实诱导 PDMS

的中间相的形成而不是单独的无定形链的取向，尽管新的散射峰与定向的无定形

取向重叠。此外，如图 3.4c 所示，在拉伸过程中散射强度的方位角分布进一步证

实了中间相的形成。伴随初始拉伸阶段的应变增加，散射强度的方位角分布变窄，

表明由拉伸引起的取向无定形的存在。然而，在拉伸的后期阶段，散射强度的方

位角分布显然不是单个高斯峰，而是尖峰和宽峰的叠加。尖峰的出现与 d 间距的

转折点重合，证实了中间相的形成。中间相组分的定量分析是通过分峰拟合成两

个高斯峰来完成的，如图 3.4d 中的插图所示。将中间相的相对含量（Rm）和无
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定形的取向参数（fam）绘制为图 3.4d 中的应变（）的函数。在施加应变后，fam

立即增加，而 Rm 保持在 0 并且在大约 0.56 的应变下开始增加。中间相的出现减

缓了中间应变范围内 fam 的增加，而应变进一步增加到约 1.50 时，fam 和 Rm 的斜

率再次急剧增加。在 PDMS 拉伸期间，取向的非晶相和中间相的共存类似于

PDES[16-18]，这可能是由于其结构不均匀性导致。 

 

图 3.5 -50℃单轴拉伸变形期间获得的应力-应变（-）曲线和原位 2D WAXS 衍射图； 其

中右下角的白色数字代表相应的应变，拉伸方向（SD）是竖直的，如蓝色双头箭头所示。 

 

图 3.6 （a）在-50℃拉伸期间的 1D WAXS 曲线积分；（b）由（a）中的峰值位置计算得出

间距 d（黑色方形线）及其导数（红色圆形线）随应变演化曲线；（c）在-50℃下变形期间

如插图所示方向积分的方位角强度分布曲线；（d）在-50℃下变形期间归一化的结晶度

（c），中间相的相对含量（Rm）和无定形的取向参数（fam）随应变的演化规律。 

 

图3.5给出了在-50℃下在拉伸过程中得到的应力-应变曲线和典型 2D WAXS

衍射花样。虽然 PDMS 在此过程中发生 SIC，但应力-应变曲线与-45℃时的应力
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-应变曲线非常相似。与各向同性无定形衍射环开始，施加应变导致强度汇聚至

赤道。在大应变，出现 α 型的晶体衍射 WAXS 图，表明出现 α 型晶体的 SIC 过

程。在-50℃不同应变下 1D WAXS 曲线于图 3.6a 呈现。在应变约为 1.32 时在 2

为 10.42o，17.18o和 20.00o出现了 α 型晶体的晶体衍射峰。根据等式（3.1）计算

结晶度（c），将其归一化并在图 3.6d 中用蓝色三角形符号线示出。按照与图 3.4a

相同的方法，我们在赤道方向获得 mask 积分 1D WAXS 曲线和计算出的 d 间距

和其倒数如图 3.6b。导数曲线的两个转折点在应变分别为 0.44 和 1.32 出现。根

据图 3.6a 衍射强度分布，结晶在应变约为 1.32 时发生，而倒数曲线在应变 0.44

处的转折点源于中间相的出现。同时，Rm 和 fam 基于如在图 3.6c 中方位的强度分

布计算得到。另外，α 型晶体的（100）衍射峰位于无定形和中间相叠加的宽峰

2值较大一侧（见图 3.6a），图 3.6c 中的方位角强度分布曲线扣除了（100）衍射

峰的贡献。图 3.6d 绘制了c，Rm 和 fam 作为的函数。由于我们关注其演化趋势，

所以参数归一化后绘制。施加的应变诱导无定形的取向，并且中间相在约 0.44 的

应变下出现。α 型晶体的结晶开始于大约 1.32 的应变，伴随着 Rm 和 fam 的减少。

这可能表明 α 型晶体从中间相和取向无定形转变。考虑面向无定形和中间相出

现的不同的顺序，我们推测，中间相是更有利的转化为 α 型晶体的结构。 

 

图 3.7 在-55℃拉伸变形过程中应变空间中应力（），归一化结晶度（c），无定形取向参

数（fam）和中间相相对含量（Rm）随应变的演化规律。 

 

在-55℃拉伸期间的结构演变类似于-50℃。为简明起见，图 3.7 显示了是按

照上述分析方法得到的，c，Rm 和 fam 与的演变。在-55℃中间相和 α 型晶体的

出现发生在应变分别约 0.36 和 0.72，小于它们在-50℃出现时的相应值，表明降

低温度有利于结构排序。与-50℃相似，α 型的结晶伴随着 Rm 的明显降低，表明

发生了从中间相向晶体的转变。在应变约为 1.25 时，c 达到其平台值，结晶达

到饱和。同时，Rm 在应变大约 1.68 时增加到最大值，随着应变进一步增加而呈
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下降趋势。这表明过度拉伸导致从中间相向取向无定形转变而不是形成晶体，这

与线圈-螺旋-伸直线圈的多级跃迁理论一致[57, 58]。 

 

图 3.8 -60℃单轴拉伸变形期间获得的应力-应变（-）曲线和原位 2D WAXS 衍射图； 其

中右下角的白色数字代表相应的应变，拉伸方向（SD）是竖直的，如蓝色双头箭头所示。 

 

在-60℃获得的应力-应变曲线与典型的 2D WAXS 衍射图展示在图 3.8 中，

其显示了晶体-晶体转变过程。-60℃时的应力-应变曲线与上述高温下的应力-应

变曲线完全不同。应力首先增加，并在大约 0.16 应变时急剧上升，应变 0.68 时

达到应力约为 6MPa 的平台。在应力平台之后，在大约 0.92 应变下发生二次硬

化。相应地，在大约 0.16 的应变下，在 2D WAXS 衍射图中出现晶体衍射。在

0.20 至 0.68 的应变范围内，具有与 β 型晶体的一致四个弧的 2D WAXS 图，如图

3.1c 所示。四个衍射弧对应于 β 型晶体的（011）平面。进一步增加应变至 0.68

以上，WAXS 图中的第一个衍射环向赤道方向集中，α 型晶面特征衍射出现。 

 

图 3.9 （a，c）在-60℃的拉伸变形期间，衍射的方位角强度分布的演变在约 2（a）10.42o

和（c）17.20o 处达到峰值，其中红色点划线跟踪特征峰路径；（b，d）分别在（a）和

（c）图中特征峰峰位置和 FWHM 的演变。 
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由于 α 型和 β 型晶体的之间的最显著差异是 WAXS 衍射峰方位角分布，图

3.9a 中呈现了在-60℃时 2θ 约 10.42o 处的特征衍射面的演化曲线。随着应变增

加，两个峰首先出现在方位角（）60°和 120°的位置，这是 β 型的（011）平面

的衍射信号（从拉伸方向逆时针积分）。进一步增加应变导致两个峰合并成赤道

方向（90°）的尖峰，这是 α 型的（001）面的衍射。方位角峰的转变表明晶体随

着应变的增加从 β 型转变为 α 型。图 3.9a 中的红色虚线表示峰值位置的路径。

通过多个峰拟合，获得峰值位置和沿着红色虚线的 FWHM，并绘制为应变的函

数，如图 3.9b 所示。在低应变（约< 0.68）时，峰位置最初位于 120°附近，FWHM

约为 35°。应变从大约由 0.68 增加到 1.00，峰值位置急剧变为 90°并且随着应变

进一步增加而几乎保持不变。随着峰值位置的转变和应变的增加，FWHM 先增

加后减小。峰位置和 FWHM 的演变表明从 β 型到 α 型的转变开始于约 0.68 的应

变并且在约 1.00 处完成。类似地，2θ 为约 17.20o 处的特征衍射的方位角峰值位

置和 FWHM 的变化也证实了从 β 型到 α 型的转变始于约 0.68 的应变，如图 3.9c

和 d 所示。位于 = 90o处的峰，即 β 型的（020）面的衍射信号，首先出现后变

成在 60°和 120°的两个峰，这是 α 型的（-111）面的衍射信号。另外，位于 0°

和 180°的两个峰是 α 型的（020）面的衍射信号。 

 

图 3.10 （a，b）用于 mask 积分样品的 2D WAXS 衍射图说明（分别在-60℃下拉伸至 ε = 

0.24 和 ε = 1.36），其中，（a）中的红色封闭区域是 β 型的（011）平面的倾斜方向 mask 信

号（Iob），（b）中的暗蓝色和浅蓝色封闭区域分别是 α 型（001）和（020）的赤道（Ieq）和

子午方向 mask 信号； （c）在-60℃单轴变形期间不同应变 2D WAXS 衍射图的一维强度

分布图，黑色箭头代表应变（）增加趋势；（d）-60℃下变形期间应力（），结晶度

（c）和赤道（Ieq）和倾斜（Iob）mask 相对晶体含量归一化曲线。 
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由于 β 型和 α 型晶体的衍射图形之间的差异主要在于方位角强度分布，并

且它们的衍射峰的 2值重叠（参见图 3.10c 中的 1D 衍射曲线），因此难以分别

定量获得他们的演化规律。然而，通过分别对于 β 型和 α 型在其相应的方位角范

围内将强度 mask 积分，如图 3.10a（Iob）和 b（Ieq）所示，可以定性地得到它们

的演化趋势。图 3.10d 以归一化绘制结晶度（c），Iob 和 Ieq 对的曲线，其中相应

的应力-应变曲线也被绘制在一起用于比较。β 型晶体在大约 0.16 的应变出现，

并且进一步增加应变直至 0.68 后c 下降，对应于从 β 型到 α 型的转变。一致地，

Iob 和 Ieq 分别开始减少和增加，证实了拉伸诱导的 β-α 相变的开始。还要注意，

它们的强度在方位角上彼此重叠，Iob 和 Ieq 分别不代表 β 型和 α 型。在小于 0.68

的应变下，Ieq 的存在并不意味着 α 型的结晶，其实际上是由 β 型产生的。 

 

图 3.11 在-65℃的拉伸变形期间，在 2约（a）10.42o和（b）17.20o的方位角强度分布中描

绘的特征峰的峰位置和 FWHM 的演变;（c）在-65℃变形期间应力（），结晶度（c）和

赤道（Ieq）和倾斜（Iob）mask 相对晶体含量归一化曲线。 

 

在-65℃观察到与-60℃下相似的结构演变。为简明起见，我们仅分别在-65℃

拉伸期间在 2约 10.40o 和 17.20o 处的衍射峰的方位角峰位置和 FWHM 的演变，

如图 3.11a 和 b 所示。通过上述相同的分析方法，图 3.11c 绘制了，c，Iob 和 Ieq

对的曲线。基于图 3.11，我们分别得到 β 型的 SIC 的起始应变 0.16 和 0.80 的应

变下的 β-α 相变。 

3.3.3 拉伸回复实验结果 

为了研究拉伸场对晶体结构演变的影响，我们进行了一个循环的拉伸回复实

验来研究拉伸力卸载后的结晶行为。图 3.12a，c 和 e 给出了在三个循环拉伸实验

中，和c 随时间演化规律，其中最大应变max分别在-50℃下为 1.64，在-60℃下

max = 1.12 和 0.76。在图 3.12b，d 和 f 中分别为相应过程中 210.42o处的衍射

峰的方位角强度分布，其中红色虚线为循环拉伸变形期间的最大应变（max）处。

在图 3.12a 中，从= 0 到max = 1.64（在 820 秒）的拉伸期间的应力-应变曲线类

似于图 3.5 中的应力-应变曲线。当应变在 1050s 恢复到 0.42 的值时，应力减小
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到零。在拉伸过程中，c 在 1.46 应变（750 秒）升至 0.06，然后几乎保持恒定。

有趣的是，在应变恢复过程中卸载拉力导致c立即进一步增加，在应变完全恢复

后达到最大值 0.17。在应变恢复过程中，如图 3.12b 所示，方位角强度分布的峰

值位置不变，整个过程仅形成 α 型晶体。 

 

图 3.12 在（a，b）-50℃ max = 1.64，（c，d）-60℃，max = 1.12，（e，f）-60℃，max = 

0.76 拉伸和立即应变恢复过程中应力（）和结晶度（c）的时间（t）演变和在 2为

10.42o时衍射面的方位角强度分布的时间演变 3D 图。 

 

在图 3.12c 中，在-60℃拉伸过程中应力从 0 到 620s（max = 1.24）的应变增

加后，应力达到 0，应变恢复到 0.28（760 秒）。在拉伸期间，c 在约 355 秒时增

加至 0.15 的平稳期，然后随着进一步拉伸而略微降低。应变恢复期间的卸载导

致c 立即再次增加，并且即使在应力达到零之后，整个应变恢复过程中的增加趋

势也会进行。在图 3.12d 中的方位角积分强度曲线上，在 = 60°和 120°处的两个

峰首先逐渐出现，然后在拉伸过程中演变成沿着赤道（ = 90°)方向的单个峰，

表明拉伸诱导发生 β-α 晶型转化。有趣的是，在卸载过程中，在 90°处形成的 α

晶型单峰强度逐渐减小，宽度变宽，明显分裂成两个峰，其位置属于 β 型。这表

明卸载应力导致从 α 到 β 型的转变，这表明 β 和 α 型之间的转变是应力诱导的

可逆过程。在最大应变max 为 0.76 的连续拉伸中，拉伸场仅诱导 β 型晶体的形
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成，但尚未发生 β-α 相变（参见图 3.12e 和 f）。在应变恢复期间卸载应力导致 β

型晶体的进一步生长，并且在整个过程中不出现 α 型晶体。这证实了 α 型晶体的

形成需要在-60℃下的临界应力，并且 β 型晶体是没有外部负载的稳定相。 

3.4 讨论 

本章实验结果揭示了纳米 SiO2 填充 PDMS 在-45 至-65℃的低温变形过程中

复杂结构转变，包括中间相的形成，α 型和 β 型晶体的结晶，以及两种晶体之间

的可逆转变。在讨论中，我们将考虑温度和机械效应对结晶和相变的影响，将解

决几个重要问题。（i）构建了应变温度空间中 PDMS 的 SIC 的非平衡相图，其中

总结和讨论了不同温度下的相变路径。（ii）在 β 型和 α 型之间观察到应力控制

的可逆固-固转变，这归因于这两种晶形中不同的螺旋构象。（iii）α 型的 SIC 可

以通过两种不同的动力学途径进行，其中中间相或 β 型作为结构中间体。 

3.4.1 填料增强的硅橡胶低温拉伸诱导结晶相图 

 

图 3.13 应变-温度（-T）空间中 PDMS 的 SIC 的非平衡结晶相图。 

 

通过在不同的温度和应变下提取 α 型和 β 型晶体结晶的临界应变，我们构

建了应变温度空间中 PDMS 的 SIC 的非平衡相图。相图由四个相区组成，取向

无定形（OA），中间相（mesophase），α 型和 β 型晶体，如图 3.13 所示（图中点

是实验计算值）。在不同温度下拉伸过程中相关结构的起始应变是不同相区之间

的边界。不可否认，起始应变的值可能随分子参数和 SiO2 含量而变化，但预计

图的整体形状是相似的。在-45℃的 0.64 应变后，出现中间相伴随着取向的无定

形结构。在-45℃下没有 SIC 的拉伸过程中，优先发生无定形的取向。随着应变
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的增加，最终形成具有无序构象的中间相，其结构可能类似于 PDES 的结构。由

于硅橡胶弹性体分子链间具有强烈的列向相互作用，形成的中间相是一种像液晶

一样的短程有序结构。在-50 和-55℃时，α 型的 SIC 在中间相产生后发生，这可

能是辅助的中间相作为结晶前体。注意，过度拉伸也会导致从中间相到 OA 结构

的转变，在此期间可以发生从螺旋到伸直线圈的拉伸诱导过渡。在-60 和-65℃的

较低温度下，β 型在低应变（约>0.16）并分别在约 0.68 和 0.80 的大应变下转

变为 α 型。在该温度区域中，α 型的 SIC 以 β 型作为结构中间体辅助结晶的发

生。 

3.4.2 拉伸诱导结晶过程中相行为及相转变 

 

图 3.14 PDMS 链的模型 1. β 型的四重螺旋构象：（a）侧视图，（b）俯视图（氧原子为红

色），以及 2. α 型晶体的 2/1 螺旋构象：（c）侧视图，（d）俯视图。 

 

 

图 3.15（a，b）分别在-60 和-65℃的单轴拉伸变形期间 β 型的 c 值（cβ）和 α 型的 b 值

（bα）的演变。 

 

PDMS 低温拉伸期间从 β 到 α 型的固-固相转变类似于 PDES，这是由于链

构象的变化导致的。根据之前的研究，β 到 α 型晶体分别是四方和单斜结构。如

图 3.14a 和 b 所示，PDMS 链分别呈 β 型的 4/1 和 α 型的 2/1 螺旋构型。尽管 α

型晶体的实际状态伴随有缺陷或不均匀分布，但已经研究得到其存在三种形式的

SEAD 图案，其 2/1 螺旋结构保持不变。此外 β 型的 4/1 螺旋构象由分子链高度



第 3 章 填料增强硅橡胶拉伸诱导结晶 

49 

 

螺旋的异常结构组成。为了阐明拉伸对晶体微观变形的影响，我们定量计算在单

轴拉伸变形期间沿纤维轴螺旋的间距 d。β 型的 c 值（cβ）由（011）衍射的 d 值

计算得到，α 型的 b 值（bα）来自其（020）衍射。图 3.15a 和 b 分别绘制了在-60

和-65℃拉伸期间的 cβ 和 bα 对的关系。在 β 型的 SIC 发生之后，cβ 随着应变的

增加而增加到最大值，在此处发生从 β 到 α 型的固-固转变（分别在-60 和-65℃

下= 0.68 和 0.80）。转变点之前 cβ的增加表明 β 型晶格的变形是由拉伸引起的，

这最终使 β 型不稳定转变为 α 型。根据方程 

𝑒𝛽 =
|𝑐 − 𝑐0|

𝑐0
× 100% 

计算 β 型晶体在转变应变下沿链轴的晶格变形，在-60 和-65℃时分别为 2.44％

和 3.46％。因此，需要更大的变形来诱导在较低温度下从 β 转变为 α 型。在相同

的单体数为 4 的情况下，α 型晶体中的 1/2 螺旋和 β 型晶体中的 1/4 螺旋的长度

分别为 1.68 和 1.20nm（随应力会略微改变）。显然，在相同的单体数下，α 型晶

体中的链长比 β 型晶体中的链长大得多（约 40％）。如上所述，β 型晶体在拉伸

过程中不能维持沿链轴小于 4％的应变 eβ，而从 β 到 α 型的转变可以在相同方向

上提供 40％的分子应变。关于这种特殊的特征，PDMS 的 β-α 相变提供了释放 β

型晶体中存储的弹性能量或应力的有效方法。有趣的是，从 β 到 α 型的转变是应

力控制的可逆转变。循环拉伸实验表明，在卸载应力后，α 型转变为 β 型。考虑

到从 1/4 到 1/2 螺旋构象的过渡是通过拉伸来驱动以达到更大的分子应变，看起

来链条在卸载应力后缩回到具有较短长度的初始 1/4 螺旋的性质。在晶体中可能

具有约 40％的分子应变，应力控制的可逆 β-α 相变产生焓超弹性，这对于 PDMS

在低温下的性能非常重要。 

非平衡相图（图 3.13）显示了形成 α 型晶体的两种不同的动力学途径：（i）

在-50 和-55℃下由中间相辅助的 SIC;（ii）应力在较低温度（-60℃和-65℃）下诱

导 β 型晶体的固-固转变。这再次证明了多级有序是聚合物 SIC 中的普遍过程。

在中间相作为前体的辅助下，即使在-50℃应力完全卸载后，α 型的 SIC 也可以

继续进行。在较低温度（-60℃），在拉伸过程中通过 β 型晶体的转变形成的 α 型

晶体是不稳定的，并且在应力卸载时转变为 β 型晶体（见图 3.12）。注意，α 型

的稳定性不仅可以仅由热力学确定，而且还受这些不同动力学途径的影响。预期

固-固转变会在 α 型晶体中产生相应应力，这会降低其稳定性并可能导致反向转

变为初始 β 型。虽然中间相辅助的 SIC 可形成具有较大厚度的 α 型晶体，因为

中间相中的聚合物链以部分有序状态预先取向。虽然这些假设仍需要进一步的实

验证据，但本章节工作表明，PDMS 的 SIC 通过不同结构中间体的多阶段排序过

程相当复杂，不仅影响机械行为，而且影响结构稳定性。 
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3.5 小结 

在本章节工作中，为了跟踪拉伸引起的 PDMS 结构转变，我们首先开发了

一种能够与同步辐射 X 射线散射相结合的低温拉伸试验机。通过原位 WAXS，

我们系统地研究了在-45 至-65℃的低温下应变诱导的二氧化硅填充 PDMS 的结

构转变。在不同的应变和温度下观察到取向的无定形，中间相，α 型和 β 型晶体，

这使我们能够在应变-温度空间中构建非平衡相图。还进行了进一步的循环拉伸

实验以验证不同相的相对稳定性。应变-温度空间中的非平衡相图可以作为预测

PDMS 在低温下的机械性能的指导。 

在-45 至-65℃的温度下，在单轴拉伸变形过程中，用原位同步辐射 WAXS 研

究了 40phr 纳米 SiO2 填充 PDMS 样品的结晶和相变。在-45℃拉伸诱导形成中间

相，但在断裂之前不发生结晶。以中间相为结构中间体，α 型的 SIC 发生在-50℃

和-55℃。在-60 和-65℃时，β 型的 SIC 首先出现在小应变区域，在大应变下转变

为 α 型。通过提取不同温度下拉伸变形过程中不同相变的临界应变，建立了应变

-温度空间中 PDMS 的非平衡相图。在相图中，证明了 α 型晶体 SIC 的两种动力

学途径，它们分别以中间相和 β 型晶体为结构中间体。通过具有不同长度的螺旋

之间的构象转变，证明从 β 型转变为 α 型是适应分子应变和在拉伸期间释放应

变能的有效方式。有趣的是，β 和 α 型之间的转变是一种应力控制的可逆转变，

预计在低温拉伸过程中会对 PDMS 产生焓超弹性。 
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第 4 章 不同含量填料增强硅橡胶的低温拉伸诱导结晶 

4.1 引言 

聚（二甲基硅氧烷）（PDMS）是一种高性能材料，工业橡胶材料中玻璃化转

变温度（Tg）最低约为-110℃[1-3]。然而，用作橡胶材料的最低温度不是由其 Tg决

定的但结晶温度（Tc）通常在静止时约为-65℃。在使用条件下，与静态条件相比

变形可以促进橡胶在较高温度结晶，称为应变或拉伸诱导结晶（SIC）[4-7]。由于

纯 PDMS 的机械性能差，添加二氧化硅纳米粒子填料是工业上的标准做法[8, 9]，

其中填料能将 PDMS 的强度和韧性显著提高几个数量级[10-13]。作为应力和应变

传递点，由于 SIC 主要源于链取向和拉伸，纳米填料增加可能影响基质 PDMS 的

SIC[14]。然而，二氧化硅纳米填料如何影响 PDMS 在低温下的 SIC 尚未得到系统

的研究。 

纳米填料可以作为橡胶基质中的物理交联点[13, 15-17]。增加填料含量将直接导

致物理交联密度的增加，这有望增加模量并改变应力-应变行为。由于纯 PDMS

橡胶的断裂应变相当小，二氧化硅填料起动态物理交联作用，并且可以显著增加

断裂应变。大的断裂应变对于 SIC 是重要的，因为分子链必须被拉伸到一定的应

变达到触发橡胶的 SIC 所需的取向。此外，当纳米填料的含量超过一定值时，填

料将形成三维（3D）网络，这将增强机制从简单的体积填充（或交联）改变为双

网络效应[18-20]。填料的低含量和高含量的不同应力传递机制也可能影响橡胶的

SIC，但尚未得到很好的研究[16, 21-23]。 

PDMS 的 SIC 相当复杂并且可以产生 α 型和 β 型晶体，其具有分别具有 2/1

螺旋链构象的单斜晶胞和具有 4/1 螺旋结构的四方晶胞。为了避免可能的混淆，

在本章节，我们使用粗体字母（如 α，β）表示晶体形式，而常规文本中的 α 和 β

表示晶格常数的角度。此外，Tosaka 等[24, 25]提出了一种基于广角 X 射线散射

（WAXS）和电子衍射测量的瞬态晶体形式，据推测这是由分子链的倾斜引起的。

使用原位同步辐射 WAXS，最近我们研究了在-40 至-65℃的温度范围内填充

40phr 二氧化硅的 PDMS 的 SIC。并构建了应变-温度空间中 SIC 的非平衡相图，

相图由四个阶段组成，包括取向非晶（OA），中间相，α 型和 β 型晶体[26]。其中

没有观察到 Tosaka 等人提出的瞬态晶体结构。瞬态晶形的出现不仅与应变温度

条件有关，而且与纳米填料的含量有关，纳米填料可以使 PDMS 链上局部应力

和应变重新分布。 
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4.2 实验部分 

4.2.1 样品的制备及方法 

本章节采用的硅橡胶原料（型号：110-2，Mn = 6.5×106, 0.23％/mol 乙烯基

含量）购自浙江新安化工集团有限公司（中国）。用作交联剂的过氧化二苯甲酰

（BPO）购自成都科龙化学试剂工业有限公司（中国）。沉淀二氧化硅（Z142）

购自青岛罗地亚有限公司（中国）。其他材料都是市售的。通过扭矩流变仪

（RC400P，HAAKE Co.，Ltd，Germany）制备混合橡胶。纯橡胶和 BPO 的重量

比为 100:2，填料（Z142）浓度分别为 10，25，55phr（二氧化硅的重量含量）的

范围内，为简单起见，我们将这三个样本分别命名为 S10，S25 和 S55。表 4.1 详

细描述了二氧化硅填充 PDMS 样品的配方和含量。 

 

表 4.1.二氧化硅填充 PDMS 样品的配方和含量 

含量 10phra 25phr 55phr 

编号 S10 S25 S55 

PDMS 50g 50g 50g 

羟基硅油  2g 2g 2g 

硫化剂 (BPO) 1g 1g 1g 

填料 (Z142) 5g 12.5g 27.5g 
a 每 100 份橡胶重量(phr). 

 

本章样品通过两步混合方法制备。将母料橡胶和二氧化硅在 378K 下混合 30

分钟，并且转速为 90rpm。在室温静置 2 周待其完全吸附，在室温以 60rpm 将交

联剂 BPO 加入，在转矩流变仪中密炼 15 分钟。在压板机（P300E，DR COLLIN 

Co.，Ltd，Germany）中在 433K 下在 20MPa 的压力下用混合橡胶制备交联的硅

橡胶片 10 分钟。所得橡胶片的厚度为 1mm。 

4.2.2 样品结构表征方法 

1. 差示扫描量热法（DSC） 

使用 TA Q2000 系列 DSC 仪器在氦气气氛中在-180 至 40℃的温度范围内研

究材料的热转变，用铟（用于温度和焓）和蓝宝石（用于热容量）校准。将约 8mg

质量的样品在标准 Tzero 铝盘（用于粉末）中封闭。对于典型的测量，冷却和加热

速率固定为 5℃/min。 

2. 拉伸变形过程中的原位同步辐射 WAXS 实验 
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使用自制的低温拉伸试验机拉伸样品，在此期间同时记录应力-应变曲线和

同步辐射 WAXS 测量。拉伸试验机是一种双辊结构，类似于 Sentmenat 拉伸流变

仪，其中得到 Hencky 应变（）。设计液氮腔用来实现低温环境，同时使用氮气

流平衡温度，并将温度波动控制在±0.5°C 范围内。实验将样品夹紧固定在两辊

上，在室温下放入空腔中，使用液氮冷却至设定温度。在稳定温度 2 分钟后，对

样品施加恒定的 Hencky 应变率（ε̇）为 0.002s-1的拉伸形变。将样品在-45 至-65℃

的温度下拉伸直至断裂。 

4.2.3 实验数据处理方法 

拉伸变形过程中的原位同步辐射 WAXS 表征在上海同步辐射装置（SSRF）

的 BL16B1 光束线站进行，波长（）为 0.124nm。使用 Mar165 CCD 检测器（2048

×2048 像素，像素尺寸为 80×80m2）收集二维（2D）WAXS 图案，曝光时间

为 15 秒，另 5 秒用于信号读取。校准后得到样品与检测器距离为 174.2 mm。使

用 FIT2D 软件用于扣除空气背底部分后分析 2D WAXS 衍射图。其中结晶度（c）

是从一维（1D）WAXS 积分曲线的多峰拟合结果获得的。其中分别标示出了结

晶相和非晶相的多个高斯拟合峰。相对应的结晶度（c）通过以下等式计算： 

𝜒𝑐 =
∑𝐴𝑐

∑𝐴𝑐 + ∑𝐴𝑎
 

其中 Ac 和 Aa 分别代表 WAXS 曲线的 1D 积分曲线中的晶体和无定形峰面

积总和。并且使用这种方法计算了中间相和 mask 部分晶体信号的相对含量。 

晶体晶面间距 d 通过布拉格（Bragg）方程（2dsin= n）计算。这里，是

X 射线束与平面之间的角度，是 X 射线的波长。 
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4.3 实验结果 

4.3.1 不同填料含量样品静态结晶行为 

 

图 4.1 冷却和加热速率为 5℃/min 的 DSC 曲线。 

 

表 4.2 结晶和熔融过程 DSC 曲线参数统计 

样品 Tonset (oC) Tp
* (oC) t1/2 (s) ΔHc (J/g) Tm (oC) ΔHm (J/g) 

S10  -66.1 -69.4 33.0 21.6 -43.4 14.4 

S25  -65.4 -69.4 42.0 17.7 -43.5 12.5 

S55  -65.7 -69.7 39.0 11.4 -44.5 8.9 

*结晶和熔融过程 DSC 曲线峰值温度 

 

图 4.1 显示了差示扫描量热法（DSC）记录的不同含量二氧化硅填料增强的

PDMS 样品的结晶和熔融曲线，冷却和加热速率为 5℃/ min，二氧化硅/PDMS 样

品的结晶和熔融过程参数总结在表 4.2 中。在实验误差内，结晶和熔融行为基本

相同，这表明不同的填料含量在静止条件下不会显著影响 PDMS 的结晶。 

4.3.2 原位在线 WAXS 实验结果 

图 4.2a 显示了 PDMS 样品的代表性 2D WAXS 图案，其中 10phr 二氧化硅

填料（S10）在-40℃至-65℃的低温下拉伸期间得到，其中拉伸方向（SD）是竖

直的。在-40℃时，2D WAXS 图案显示拉伸逐渐将无定形信号聚集到赤道，在应

变大于 1.00 时，出现一对尖锐的衍射信号形成中间相[26]，在此期间没有 SIC 发

生直到样品断裂。在较低的温度（-45 至-65℃）下，除了取向的无定形和中间相

的出现之外，明显的晶体衍射证明 PDMS 的 SIC 出现。有趣的是，除了 α 型和

β 型晶体之外，在 S10 的 SIC 期间观察到两个新的衍射图案，其在 40phr 二氧化

硅填料增强的 PDMS 的 SIC 期间没有出现[26]。第一个新的衍射图案出现在-45℃
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的应变约 0.80。在 α 型出现之前如图 4.2b 中所示，α 型在 2θ 约为 10.42o的处的

（001）衍射集中在 2D WAXS 图的赤道方向，而新的衍射 2θ 位置与 α 型的（001）

衍射相同，在赤道的轴上分裂成两个弧（用两个箭头标记）。由于新的衍射图案

类似于 α 型，相应的晶体被称为 α’型，其为中间晶体结构，随后随着应变的进一

步增加而转变成 α 型。在 β 型出现之前，在-50 和-55℃的 SIC 期间出现第二种新

的衍射图案。如图 4.2b 所示，β 型的（011）晶体衍射在新的衍射图案中由两个

弧分裂成四个（用箭头标记）。第二个新衍射图案的结构称为 β’型，因为它在 SIC

期间作为 β 型的中间体结构。注意，在固定应变下冷却 PDMS 期间，Tosaka 等

人首先报道了 β’型的衍射图案。在-50 和-55℃晶体从 β’型转变为 β 型后，进一

步增加应变导致晶体从 β 型转变为 α 型。在-60℃和-65℃的较低温度下，不会出

现 β’型和 α’型晶体，只发生从 β 到 α 型的相变，这与用 40phr 二氧化硅填料的

PDMS 的 SIC 中观察到的结果类似[26]。 
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图 4.2 （a）在-40 至-65℃的低温下在不同应变下拉伸的 S10 的典型 2D WAXS 图，右下方

的数字表示相应的应变，拉伸方向（SD）是竖直方向；（b）选择典型的 2D WAXS 图用于

突出的不同晶型：α’（= 1.20; -45℃），α（ = 2.40; -50℃），β’（ = 0.80; -50℃），和 β（ 

= 1.40; -50℃）。 

 

S25 的 SIC 在低温下出现新的瞬态 α’型和 β’型晶体，而 S55 表现出与 40phr

二氧化硅增强的 PDMS 中观察到的相似的 SIC 行为，其中仅出现 β 和 α 型。38

在 S25 和 S55 的不同温度下拉伸期间收集的 2D WAXS 图如图 4.3，4.4 所示。 
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图 4.3 S25 在-40 至-65℃的低温下在不同应变拉伸测得的典型 2D WAXS 图，右下方的数字

表示相应的应变，拉伸方向（SD）是竖直的。 

 

 

图 4.4 S55 在-40 至-65℃的低温下在不同应变拉伸测得的典型 2D WAXS 图，右下方的数字

表示相应的应变，拉伸方向（SD）是竖直的。 

 

在图 4.3 和 4.4 中分别给出了在-40 至-65℃的低温下具有 25 和 55phr 二氧化

硅填料含量的 PDMS 样品的拉伸测试期间原位收集的典型 2D WAXS 图。S25 在

低温空间中 2D WAXS 图的应变演变和相变过程类似于图 4.2a 中所示的 S10。 

在-45℃发生 α 型之前存在 α’型晶体，在-50℃形成 β 型之前形成 β’型晶体。然

而，α’和 β’型的瞬态结构在 S55 的拉伸期间消失，如图 4.4 所示。并且在 S55 的
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拉伸期间呈现出以中间相或 β 型作为中间结构的 α 型的 SIC 的相变路径，其类

似于 40phr 填充样品。 

 

图 4.5 S10，S25 和 S55 在 5 个温度（-45，-50，-55，-60 和-65℃）的拉伸变形过程中，在

2为 10.42o 的方位角（）0o到 180o 范围内强度分布。 

 

如图 4.2b 所示，β’，β，α’和 α 型衍射峰 2位置几乎相同，主要区别在于 2 

值为 10.40o的衍射峰的方位角强度分布。为了分析低温下 S10，S25 和 S55 的拉

伸诱导相变，我们遵循在 10.40o 的 2处衍射峰的方位角强度分布的演变，在图

4.5 中把方位角分布并排列在温度-填充物含量的 2D 空间（子午线方向设置为方

位角 0o）。拉伸诱导的相变行为可以在温度-填料含量空间中分成四个区域。在区

域 I（-45℃的 S10 和 S25），两个沿赤道两侧劈裂峰首先出现，峰值位置分别在

方位角 80o和 100o附近，然后随着应变的增加合并为赤道上的一个单峰。两个离

轴的峰合并为一个单一的赤道峰表征了从 α’到 α 型的转变。在区域 II（S10 在-

50℃和-55℃；S25 在-50℃），SIC 从两组分裂的方位角峰开始，这些峰被红色虚

曲线突出显示。随着应变的增加，赤道同一侧的两个峰合并为一个离轴峰，转变

为双峰，峰的位置分别位于值约 60o 和 120o。进一步增加的应变导致这两个峰

的消失和赤道峰的出现。的演变表示 β’-β-α 的复杂相变。在区域 III（较低温度

和较高填料含量）中，SIC 通过从 β 转变为 α 型进行，其特征在于从两个离轴峰

（值约 60o和 120o）到赤道位置单峰的转变，而 α 型晶体直接由中间体 β 型形

成。但在 IV 区，α 型的生成没有晶体中间体的帮助（更高的温度和更高的填料

含量）。注意，在高温区域，PDMS 的 SIC 总是在上述晶形出现之前通过中间体
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进行。 

 
图 4.6 在五个不同温度下(-45，-50，-55，-60 和-65℃)S10，S25 和 S55 样品拉伸过程中，

2θ 为 10.42o处方位角(ψ)范围在 0°至 180°区间内的方位角强度分布的特征峰位置随应变演

化规律图。 

 

为了确定在低温下 S10，S25 和 S55 拉伸过程中每个相变的临界应变点（εc），

通过方位角分布曲线的多峰拟合提取 ψ 范围从 0 到 180o 的特征峰的峰值位置展

示在图 4.6 中。与图 4.5 中的方位角分布类似，峰值位置分布图可以在温度-填充

物含量空间中被分成四个区域。在区域 I 中，α’晶型的两个劈裂特征峰最终在 ψ 

= ca 90o 处转变为一个 α 晶型的特征峰。α’晶型的两个劈裂特征峰之间的角度

（∆ψα’）随着应变的增加而缓慢增加。在 ψ = ca 30 和 150o处的两个特征峰的峰

位置在整个拉伸过程中保持不变。α’-α 相变的 εc 标记在图的底部，并且在大于该

εc 的应变下发生 α 晶型的 SIC。在区域 II 中，β’晶型的四个劈裂特征峰变成 ψ = 

ca 60 和 120o 处两个 β 晶型的特征峰，最后转变成三个 α 晶型的特征峰。其中，

β’晶型的两个裂隙特征峰之间的角度（∆ψβ’）随着应变的增加而略微减小。在整

个变形过程中，可以获得 β’-β 和 β-α 相变的 εc。在区域 III 和 IV 中，在拉伸变形

期间分别发生简单的 β-α 相变和 α 晶型的 SIC。在图的底部标记的相变的 εc 列于

表 4.3。 
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图 4.7 在-40 至 -65℃的低温环境下 S10，S25, 和 S55 样品在轴向拉伸形变过程中获得的

应力应变(σ-ε)曲线（a1-c1）及相应的结晶度（χc）随应变的演化规律（a2-c2）。 

 

在图 4.7a1 中总结了在-40 至-65℃的温度下 S10 拉伸变形期间的应力-应变

(σ-ε)曲线，并且将根据一维（1D）WAXS 曲线积分计算得到相应的结晶度(χc)曲

线展示在图 4.7a2 中。在-40℃时，应力随应变缓慢增加，样品在 ε = ca 1.20 时断

裂并且没有出现结晶。在-45 至-65℃的温度下收集的应力-应变(σ-ε)曲线具有类

似的增加趋势，应力首先增加并在第一硬化区域中急剧上升，然后在二次应变硬

化过程中增加速度减慢。还要注意的是，在-50℃下拉伸的 σ-ε 曲线没有明显地显

示出二次应力硬化过程，在-55℃下的 σ-ε 曲线显示出第三个硬化段，而在-60 和

-65℃下拉伸的 σ-ε 曲线在二次应变硬化过程之前在应力约为 4.7MPa 清楚地出现

应力平台区，这与 40phr 二氧化硅填充的 PDMS 的应力应变类似。随着拉伸温度

的降低，σ-ε 曲线的第一硬化部分的斜率和起始应变分别逐渐增大和减小。图

4.7b1 和 c1 中呈现的 S25 和 S55 的 σ-ε 曲线具有与 S10 大致相似的趋势。在相同

温度下，随着填料含量的增加第一次硬化后平台区的应力值增加。此外，χc 曲线

的起点的应变(ε0)从图 4.7a2 到 c2 得到并列于表 4.3 中。在结晶度曲线上升到平

台之后发生一定的起伏，这是由相变引起的。 

在拉伸过程中，在晶体出现之前发现 mesophase（中间相）做为过渡结构少

量存在。由于在 40phr 二氧化硅填充 PDMS 的研究中已经采用了定量的计算方

法定义 mesophase 的出现，我们通过 1D WAXS 强度曲线计算 d 值及其一阶导数

来确定 mesophase 的起始应变(εm)。我们在图 4.8，4.9 中展示曲线，并在表 4.3 中

列出 εm 的值。 
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图 4.8 S10 样品分别在-40 和-45℃拉伸变形期间在赤道方向 mask 积分得到的典型 1D 

WAXS 曲线。 

 

 

图 4.9 S10（a1，b1），S25（a2，b2）和 S55（a3，b3）分别在-40℃和-45℃的拉伸变形期

间的非晶体的峰值位置计算得出的 d-间距（黑色方形线）及其一阶导数（红色圆形线）。 

 

在第 3 章 40phr 二氧化硅填充 PDMS 的研究中，已经采用并解释了定义中

间相（mesophase）的计算方法。为了确定 εm，我们根据图 4.8 中的 1D WAXS 强

度曲线计算 d-间距及其一阶导数。根据图 4.9a1 中所示的一阶导数曲线的斜率转

变，在-40℃的 S10 初步变形期间，中间相出现的应变大约为 0.6。此外，从图

4.9b1 我们可以得到沿着导数曲线的下降趋势的三个显著转折点出现应变在 ca. 

0.30，0.84 和 1.72。在-45℃拉伸期间，结晶在应变 0.84 时出现，而转折点处于
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应变约为 0.30 和 1.72，其分别源于中间相和相变的出现。S25 和 S55 在-40 和-

45℃下的 εm 已经在图 4.9a2 到 b3 中呈现，其中应变值在图像的底部。 

 

表 4.3 在低温拉伸过程中的应变转折点 

 -40 oC -45 oC -50 oC -55 oC -60 oC -65 oC 

εm εm ε0 εα’-α
 ε0 εβ’-β

 εβ-α
 ε0 εβ’-β

 εβ-α
 ε0 εβ-α

 ε0 εβ-α
 

S10 0.60 0.30 0.84 1.72 0.56 1.40 1.68 0.56 1.28 1.60 0.36 1.16 0.12 0.72 

S25 0.50 0.20 0.64 1.20 0.44 0.88 1.16 0.28 / 1.04 0.28 0.96 0.28 1.00 

S55 0.60 0.20 0.44 / 0.30 / 1.00 0.20 / 1.08 0.12 0.92 0.08 0.68 

4.3.3 非平衡相图 

 

图 4.10 （a）S10，（b）S25，和（c）S55 在应变温度（ε-T）空间的 SIC 非平衡结晶相

图，不同颜色的符号代表实验数据点。 

 

通过提取表 4.3 中给出的应变转折点，我们构建了图 4.10 中应变温度空间中

S10，S25 和 S55 的 SIC 的非平衡相图。在第 3 章研究中构建并且讨论了 40phr

二氧化硅填充 PDMS 的相图。对于 S10 和 S25 样品，相图不仅包含 mesophase 的

形成，α 和 β 晶型的结晶过程以及两个晶相之间的转化，而且包括 α’和 β’新的中

间瞬态结构。在形成 α 和 β 晶型之前，α’和 β’分别形成。在-45 和-50℃的低温下

出现两种新的相转变路径分别是 mesophase-α’-α form 和 mesophase-β’-β-α form

的相变过程。并且对于 S10 样品来说，在-55℃，β’晶型仍然存在于 ca. 0.56 ＜ ε 

＜ ca. 1.28 的应变空间中。并且在相同温度下，对于 25phr 二氧化硅增强的 PDMS，

β’晶型的存在区域消失。对于高填料含量（40 和 55phr）增强的 PDMS 样品，α’

和 β’晶型的中间瞬态结构消失，直接产生 α 和 β 晶型。 
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4.4 讨论 

上述实验结果揭示了不同含量的纳米 SiO2 填料的 PDMS 在低温空间拉伸变

形过程中异常复杂的结构转变，不仅包括 mesophase 的形成，α 和 β 晶型的结晶

以及这两个晶相之间的可逆转变。还包括分别在 α 和 β 晶体形成之前出现的 α’

和 β’的新的中间瞬态结构。由于填料含量的变化，温度空间中复杂相变的路径明

显不同。由于 β 和 α 晶型之间的应力控制的可逆固-固转变已经在第 3 章中清楚

地进行了研究和分析，在讨论部分，我们将考虑包括瞬态相的更复杂的相变过程

以及在低温空间中填料含量对其的影响。将解决两个重要问题：（i）构造了 α’和

β’晶型具有倾斜晶格和 PDMS 链的轴向滑动的中间瞬态晶体的晶格模型。（ii）从

应变温度空间中二氧化硅填料含量不同的 PDMS 的 SIC 的非平衡相图得出，低

（10 和 25phr）和高（40 和 55phr）纳米颗粒含量的样品的两种增强机制对晶相

和相变路径有不同的影响。并且 α’和 β’形成的瞬态晶体是由于低含量纳米颗粒

串联的化学交联链网络所带来的连续变化的应力造成的。 

4.4.1 拉伸诱导结晶过程新过渡相的结构分析 

 

图 4.11 （a）α 和（b）α’晶型的晶格常数的图例，其中绿点和黄点分别是 α 和 α’晶型的晶

体信号的标记， α’晶型的两个裂隙特征峰之间的角度(∆ψα’)标记在（b）中。 

 

图 4.12（a）β 和（b）β’晶型的晶格常数的图例，其中绿色和黄色斑点分别是 β 和 β’晶型

的晶体信号的标记，β’晶型的两个裂隙特征峰之间的角度(∆ψβ’)标记在（b）中。 
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图 4.13 应变空间中（a）∆ψα’和（b）∆ψβ’的演变以及对应晶格中 α 和 β 角的相应计算值。 

 

表 4.4 10phr 二氧化硅填充 PDMS 的晶体形式的晶格常数 

晶型 a (nm) b (nm) c (nm) α (o)a β (o) γ (o) 晶胞 

α’  1.59 3.14* 1.04 79.36 66.42 90.00 三斜 

α  1.59 1.03* 0.93 90.00 66.42 90.00 单斜 

β’  1.48 1.05 2.95* 90.00 76.57 90.00 单斜 

β  1.02 1.02 1.52* 90.00 90.00 90.00 四方 

a 表中的角度 α 和 β 的值是图 4.13 中值的平均值。 

*已有研究普遍认同的纤维轴[27-29]。 

 

图 4.14 四种形式的晶体结构模型，其中红黄色球体链代表 PDMS 的主链，附着的甲基被

省略。 

 

由于 α 和 β 晶型的晶体结构已经被充分分析和研究，我们使用 α 和 β 晶型

的 WAXS 衍射花样作为参考来分析 α’和 β’晶型的预有序的中间晶体的结构。在

图 4.11a 中 α’晶型的标记峰位置（黄点）与 α 晶型（绿点）的峰值位置（黄点）

一起绘制出来。浅蓝色箭头表示 α’晶型的晶面与 α 晶型相比的偏移方向，并且
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发生偏移的晶面是 α 晶型的（001），（021）和（-111）。从具有偏移的晶面可以推

断出 α’晶型的晶体衍射信号的偏移和劈裂主要是由晶格 c 轴沿 α 晶型的 b 轴（纤

维轴）方向的倾斜引起的，相应的晶格常数角 α ≠ 90o。因此，α’晶型的晶体结构

是晶格常数角为 α, β ≠ 90o and γ ≈ 90o的三斜晶格，在进一步拉伸过程中它可以

转变为 α 晶型的单斜晶格结构。根据单斜晶格和三斜晶格的 d-间距公式，我们计

算了∆ψα’和晶格常数角 α 之间的定量关系，即 

arccos(sin sin )
2

  
  

α’晶型的∆ψα’和晶格常数角 α 演化规律如图 4.13a 所示。在单斜晶胞和三斜

晶胞单元的基础上，α 和 α'晶型的晶面指数在图 4.11 中与其衍射点对应。使用相

同的方法，与 β 晶型相比，β’晶型的晶面偏移发生在 β 晶型的（011）和（020）

晶面。可以推断，β’晶型的晶体衍射信号的偏移和劈裂主要是由 β 晶型的 b 轴的

倾斜引起的。因此，β’晶型的晶体结构是单斜晶格，晶格常数角 β ≠ 90o和 α = γ 

= 90o，它在进一步的拉伸变形过程中可以转变为 β 晶的四方晶格。根据四方晶

格和单斜晶格的 d-间距公式（在 SI 中表示），我们计算了∆ψβ’和晶格常数角 β 之

间的定量关系，即 

arcsin cos
2





  

并且∆ψβ’和 β’晶型的晶格角 β 的演化规律如图 4.13b 所示。基于单斜晶胞和

四方晶胞，将 β’和 β 晶型的晶面指数在图 4.12 中与其衍射点对应。根据从 WAXS

二维图计算得到的晶格间距，四种晶型的晶格常数被计算得出并在表 4.4 中进行

比较。根据表 4.4 中晶体晶格常数，图 4.14 展示了用于预测和解释新中间相和相

变路径的 α’，α，β’和 β 晶型的晶体结构模型。在 α’和 β’晶型的晶格模型中，分

子链的滑移引起了晶胞的倾斜，并且它是 α’和 β’晶型的 WAXS 衍射图中的劈裂

信号产生的原因。 

4.4.2 拉伸诱导结晶过程中相行为及相转变 

如图 4.13 所示，晶格常数角 α 和 β 分别随着应变的增加减小和增大。由此，

我们可以推断晶体中分子链滑移并在图 4.14a 和 c 中用蓝色箭头表示，且浅色点

状四边形表示滑动后的单位晶胞模型。此外，分子链的滑移导致 α’晶型晶胞的 b

值和 β’晶型晶胞的 c 值（沿纤维轴方向）分别是 α 和 β 晶型晶胞的倍数。从图

4.11 中由于 α 晶型（020）和 α’晶型（060）晶面具有相同的 d 值，我们可以得到

分子的一个螺旋的长度并未发生变化，而由于滑移导致了 α’晶型晶胞内包括三

个螺旋长度的分子链，由于 α’晶型晶胞 b 轴存在缺陷等导致数值是 α 晶型晶胞

b 轴的 3.04 倍。因此当 α 晶型晶胞内 PDMS 分子链的质量为 m1 时，我们假设 α’
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晶型晶胞内 PDMS 分子链的质量约为 3m1。类似地，由图 4.12 我们可以得到 β’

和 β 晶型的分子链具有相同的螺旋，且 β’晶型晶胞内包括 1~2 个螺旋长度的分

子链。β’晶型晶胞 c 轴数值是 β 晶型晶胞 c 轴的 1.94 倍。因此当 β 晶型晶胞内

PDMS 分子链的质量为 m2 时，我们假设 β’晶型晶胞内 PDMS 分子链的质量约为

2m2。我们计算了四种晶型的密度（ρα，ρα'，ρβ和 ρβ'）[30, 31]，其中 ρα = 0.354 g/mL，

ρα' = 0.317 g/mL，ρβ = 0.621 g/mL，ρβ' = 0.441 g/mL，即 ρα > ρα'，ρβ > ρβ'。由此我

们可以推测 α 和 β 晶型是密度更高的更稳定的晶体，与 α’和 β’晶型相比，它们

具有更高的有序度。而 α’和 β’晶型的晶胞分子链的密度更小，它们是在更低应

力很高温度的环境下存在的高熵低有序晶体，其分子链间还有一定的运动能力导

致滑移的发生。当应力不足以直接诱导产生 α 和 β 晶型时，α’和 β’晶型做为过渡

态晶体出现。在 SIC 过程中，瞬态中间晶体的形态与拉伸场中分子链的力分布和

状态直接相关。 

图 4.10 显示了应变—温度空间中 S10，S25 和 S55 的 SIC 的非平衡结晶相

图，并且将与 40phr 二氧化硅填充 PDMS 的相图一起讨论。具有倾斜晶胞的中间

相 α’和 β’晶型仅存在于 S10 和 S25 样品在温度高于-55℃的拉伸过程中。由于低

含量（10 和 25phr）和高含量（40 和 55phr）填料在基体中的增强机制的不同，

中间相结构 α’和 β’晶型的存在与断开的聚集作为物理交联体积填充效应增强的

低填料含量的二氧化硅填料直接相关。在拉伸过程中，S10 和 S25 样品中的纳米

粒子与化学交联链网络串联，此时 PDMS 分子链具有较高的自由度受到应力诱

导产生了过渡态晶体 α’和 β’晶型。因此，低含量填料增强 PDMS 的 SIC 是连续

相变过程。对于高含量二氧化硅填充的 PDMS，填料可以提高交联密度甚至形成

并联网络。在拉伸过程中 PDMS 分子链受到较大的限制并且自由度降低直接形

成有序度更高的 α 和 β 晶型的晶体。 

如图 4.10 所示，高熵和低有序度 α’和 β’晶型出现在 S10 和 S25 的 SIC 期

间，二氧化硅含量低，但在 S55 中没有高二氧化硅含量。结合应力-应变曲线和

应变温度 2D 空间中的非平衡相图，我们可以得出结论，α’和 β’晶型的出现需要

三个条件：高温（接近于熔化温度），中间应变和相对低的应力。在这里，应变

和应力都是相对值，通过比较 PDMS 样品与低和高含量二氧化硅填料的相对值。

高温（接近熔化温度）是形成高熵晶形的一个相当普遍的要求。50-52 虽然中间

应变和低应力的组合通常发生在低交联密度的样品中，这与 PDMS 相对应作为

二氧化硅填料的低填料含量在此用作物理交联一致。中间应变保证分子链具有

SIC 所需的取向，而低应力防止链过度拉伸，这有利于高熵晶体的形成。高含量

的二氧化硅填料不仅增加了物理交联点，而且通过组织成 3D 填料网络改变了增

强机理。无可否认，在现阶段我们只能基于物理交联密度的概念定性地讨论二氧
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化硅含量对 PDMS 的 SIC 的影响，而从简单的体积填充效应到填料的 3D 网络的

转变如何影响 SIC 尚未阐明，这需要在未来进行更精细的实验努力。 

4.5 小结 

在这项工作中，我们研究了填料含量对 PDMS 的 SIC 在-40 至-65℃的低温

下的影响以及原位同步辐射 WAXS 测量。在具有低填料含量（10 和 25phr）的

PDMS 的 SIC 期间观察到两个瞬态相（α’和 β’晶型），其中 β’形式是 Tosaka 等人

提出的瞬态相，而据作者所知， 之前没有报道 α’形式。由于填料含量高（55phr），

在 SIC 期间仅出现 α 和 β 晶型，这证实了我们在 PDMS 上使用 40phr 二氧化硅

填料的早期结果。我们提出了 α’和 β’晶型的暂定晶格，它们分别类似于 α 和 β

晶型，但沿着链轴略微链间移动。在温度-应变空间中构造了不同填料含量的

PDMS 的 SIC 非平衡相图，这对于预测 PDMS 的低温使用行为具有重要意义。 

在-45 至-65℃的温度下，在单轴拉伸变形期间，使用原位同步辐射 WAXS 研

究 10，25 和 55phr 纳米 SiO 2 填充的 PDMS 样品的拉伸诱导结晶和相变。由于硅

橡胶基质上低填料含量（10 和 25phr）和高填料含量（40 和 55phr）的不同增强

机制，在 SIC 过程中出现 α’和 β’晶型的新的瞬态转变相。通过建立晶格模型，

我们计算并分析了晶体是预排列的晶体，其由于分子链具有一定的链间运动能力

而产生滑移。PDMS 的相变是包括从 mesophase 到具有链间滑移的晶体（α’和 β’

晶型）到具有整齐排列的分子链的晶体（β 晶型）以及分子链的螺旋的变化引起

的固-固相转变（β 到 α 晶型）的连续和完整过程。由于高填料含量样品的填料网

络的应力耗散效应，SIC 过程中的相行为没有过渡晶相的贡献。 

在-40 至-65℃的温度下拉伸期间，使用原位同步辐射 WAXS 研究了具有不

同填充含量（S10，S25 和 S55）的 PDMS 的拉伸诱导结晶和晶体-晶体转变。应

变温度空间中的非平衡 SIC 相图是针对具有不同二氧化硅填料含量的 PDMS 构

建的。在具有低二氧化硅填料含量（S10 和 S25）的 PDMS 中观察到两种新的动

力学途径，即无定形-中间相-α’-α 晶型和无定形-中间相-β’-β-α 晶型，而仅 β 和 α

晶型在具有较高填料含量的 PDMS 的 SIC 期间出现（S55）。以 α 和 β 晶型的晶

格为参考，提出了 α’和 β’晶型的暂定晶格，它们是具有高熵和低阶的低密度晶

体。高温（接近熔化温度），中间应变和低应力是 α’和 β’晶型发生的条件。目前

的工作表明，PDMS 的 SIC 是一个复杂的过程，不仅受温度和应变等外部场控

制，而且受填料含量的影响。 

  



第 4 章 不同含量填料增强硅橡胶的低温拉伸诱导结晶 

74 

 

参考文献 

[1] Mirta I Aranguren. Crystallization of polydimethylsiloxane: effect of silica filler 

and curing[J]. Polymer. 1998, 39(20): 4897-4903 

[2] T Dollase, Hans Wolfgang Spiess, M Gottlieb, R Yerushalmi-Rozen. Crystallization 

of PDMS: The effect of physical and chemical crosslinks[J]. EPL (Europhysics 

Letters). 2002, 60(3): 390 

[3] Andreas Maus, Kay Saalwächter. Crystallization Kinetics of Poly (dimethylsiloxane) 

Molecular‐Weight Blends—Correlation with Local Chain Order in the Melt?[J]. 

Macromolecular Chemistry and Physics. 2007, 208(19‐20): 2066-2075 

[4] Hans Zuidema, Gerrit W. M. Peters, Han E. H. Meijer. Development and Validation 

of a Recoverable Strain-Based Model for Flow-Induced Crystallization of 

Polymers[J]. Macromolecular Theory and Simulations. 2001, 10(5): 447-460 

[5] B. A. G. Schrauwen, L. C. A. V. Breemen, A. B. Spoelstra, L. E. Govaert, G. W. M. 

Peters, H. E. H. Meijer. Structure, Deformation, and Failure of Flow-Oriented 

Semicrystalline Polymers[J]. Macromolecules. 2004, 37(23): 8618-8633 

[6] Shigeyuki Toki, Igors Sics, Benjamin S Hsiao, Masatoshi Tosaka, Sirilux 

Poompradub, Yuko Ikeda, Shinzo Kohjiya. Probing the nature of strain-induced 

crystallization in polyisoprene rubber by combined thermomechanical and in situ 

X-ray diffraction techniques[J]. Macromolecules. 2005, 38(16): 7064-7073 

[7] Yan-Hui Chen, Gan-Ji Zhong, Yan Wang, Zhong-Ming Li, Liangbin Li. Unusual 

Tuning of Mechanical Properties of Isotactic Polypropylene Using Counteraction 

of Shear Flow and β-Nucleating Agent on β-Form Nucleation[J]. Macromolecules. 

2009, 42(12): 4343-4348 

[8] Ling Chen, Liang Lu, Dajun Wu, Guohua Chen. Silicone rubber/graphite nanosheet 

electrically conducting nanocomposite with a low percolation threshold[J]. 

Polymer Composites. 2007, 28(4): 493-498 

[9] Luc Meunier, Grégory Chagnon, Denis Favier, Laurent Orgéas, Pierre Vacher. 

Mechanical experimental characterisation and numerical modelling of an unfilled 

silicone rubber[J]. Polymer Testing. 2008, 27(6): 765-777 

[10] Yuko Ikeda, Shinzo Kohjiya. In situ formed silica particles in rubber vulcanizate 

by the sol-gel method[J]. Polymer. 1997, 38(17): 4417-4423 

[11] Shinzo Kohjiya, Yuko Ikeda. Reinforcement of General-Purpose Grade Rubbers 

by Silica Generated In Situ[J]. Rubber Chemistry and Technology. 2000, 73(3): 

534-550 

[12] J. Fröhlich, W. Niedermeier, H. D. Luginsland. The effect of filler–filler and filler–

elastomer interaction on rubber reinforcement[J]. Composites Part A: Applied 

Science and Manufacturing. 2005, 36(4): 449-460 

[13] Lixian Song, Zhen Wang, Xiaoliang Tang, Liang Chen, Pinzhang Chen, Qingxi 

Yuan, Liangbin Li. Visualizing the Toughening Mechanism of Nanofiller with 3D 

X-ray Nano-CT: Stress-Induced Phase Separation of Silica Nanofiller and Silicone 

Polymer Double Networks[J]. Macromolecules. 2017, 50(18): 7249-7257 



第 4 章 不同含量填料增强硅橡胶的低温拉伸诱导结晶 

75 

 

[14] Jia Zhuang Xu, Yuan Ying Liang, Gan Ji Zhong, Hai Long Li, Chen Chen, Liang 

Bin Li, Zhong Ming Li. Graphene Oxide Nanosheet Induced Intrachain 

Conformational Ordering in a Semicrystalline Polymer[J]. Journal of Physical 

Chemistry Letters. 2012, 3(4): 530-535 

[15] S. Trabelsi, P. A. Albouy, J. Rault. Effective Local Deformation in Stretched Filled 

Rubber[J]. Macromolecules. 2003, 36(24): 9093-9099 

[16] Nicolas Candau, Laurent Chazeau, Jean-Marc Chenal, Catherine Gauthier, Etienne 

Munch. Compared abilities of filled and unfilled natural rubbers to crystallize in a 

large strain rate domain[J]. Composites Science and Technology. 2015, 108: 9-15 

[17] J Rault, J Marchal, P Judeinstein, PA Albouy. Stress-induced crystallization and 

reinforcement in filled natural rubbers: 2H NMR study[J]. Macromolecules. 2006, 

39(24): 8356-8368 

[18] Y Rharbi, B Cabane, A Vacher, M Joanicot, F Boué. Modes of deformation in a 

soft/hard nanocomposite: A SANS study[J]. EPL (Europhysics Letters). 1999, 

46(4): 472 

[19] Liliane Bokobza, Amadou Lamine Diop, Vincent Fournier, Jean‐Baptiste Minne, 

Jean‐Luc Bruneel. Spectroscopic investigations of polymer nanocomposites[J]. 

Macromolecular Symposia. 2005, 230(1): 87-94 

[20] Adrien Bouty, Laurent Petitjean, Christophe Degrandcourt, Jeremie Gummel, 

Paweł Kwaśniewski, Florian Meneau, François Boué, Marc Couty, Jacques Jestin. 

Nanofiller Structure and Reinforcement in Model Silica/Rubber Composites: A 

Quantitative Correlation Driven by Interfacial Agents[J]. Macromolecules. 2014, 

47(15): 5365-5378 

[21] Sirilux Poompradub, Masatoshi Tosaka, Shinzo Kohjiya, Yuko Ikeda, Shigeyuki 

Toki, Igors Sics, Benjamin S. Hsiao. Mechanism of strain-induced crystallization 

in filled and unfilled natural rubber vulcanizates[J]. Journal of Applied Physics. 

2005, 97(10): 103529 

[22] Jean-Marc Chenal, Catherine Gauthier, Laurent Chazeau, Laurent Guy, Yves 

Bomal. Parameters governing strain induced crystallization in filled natural 

rubber[J]. Polymer. 2007, 48(23): 6893-6901 

[23] S. Beurrot-Borgarino, B. Huneau, E. Verron, P. Rublon. Strain-induced 

crystallization of carbon black-filled natural rubber during fatigue measured by in 

situ synchrotron X-ray diffraction[J]. International Journal of Fatigue. 2013, 47: 

1-7 

[24] Masatoshi Tosaka, Miki Noda, Kazuta Ito, Kazunobu Senoo, Koki Aoyama, 

Noboru Ohta. Strain- and temperature-induced polymorphism of 

poly(dimethylsiloxane)[J]. Colloid and Polymer Science. 2013, 291(11): 2719-

2724 

[25] Masatoshi Tosaka, Kohji Tashiro. Crystal polymorphism and structure models of 

Poly(dimethylsiloxane)[J]. Polymer. 2018, 153: 507-520 

[26] Jingyun Zhao, Pinzhang Chen, Yuanfei Lin, Jiarui Chang, Ai Lu, Wei Chen, 

Lingpu Meng, Daoliang Wang, Liangbin Li. Stretch-Induced Crystallization and 



第 4 章 不同含量填料增强硅橡胶的低温拉伸诱导结晶 

76 

 

Phase Transitions of Poly(dimethylsiloxane) at Low Temperatures: An in Situ 

Synchrotron Radiation Wide-Angle X-ray Scattering Study[J]. Macromolecules. 

2018, 51(21): 8424-8434 

[27] G Damaschun. Röntgenographische Untersuchung der Struktur von 

Silikongummi[J]. Kolloid-Zeitschrift und Zeitschrift für Polymere. 1962, 180(1): 

65-67 

[28] F. C. Schilling, M. A. Gomez, A. E. Tonelli. Solid-state NMR observations of the 

crystalline conformation of poly(dimethylsiloxane)[J]. Macromolecules. 1991, 

24(24): 6552-6553 

[29] P. A. Albouy. The conformation of poly(dimethylsiloxane) in the crystalline 

state[J]. Polymer. 2000, 41(8): 3083-3086 

[30] Richard S Stein. The X‐ray diffraction, birefringence, and infrared dichroism of 

stretched polyethylene. III. Biaxial orientation[J]. Journal of polymer science. 

1958, 31(123): 335-343 

[31] G. Lieser. Polymer single crystals of poly(4-hydroxybenzoate). II. A contribution 

to crystal structure and polymorphism[J]. Journal of Polymer Science: Polymer 

Physics Edition. 1983, 21(9): 1611-1633 

 

 



第 5 章 温度场与拉伸场对硅橡胶相行为的差别作用 

77 

 

第 5 章 温度场与拉伸场对硅橡胶相行为的差别作用 

5.1 引言 

有机硅橡胶是高性能聚合物材料，由于其独特的分子结构和与增强颗粒[1, 2]

的强烈相互作用，在低温下具有很好的机械性能，并且纳米颗粒的添加增强了硅

橡胶的强度和刚度[3]，使复合材料具有机械性弱的网络[4, 5]。正如 Lame 和 Mark

等人所述[6-10]，普遍认为纳米粒子在橡胶中聚集，具有由有界橡胶在填料表面周

围形成的三维网状结构。机械增强和增韧主要源于纳米填料和基质聚合物链的互

穿双网结构的协同作用[11-13]。此外，填料颗粒的存在可以显著限制聚合物链的流

动性[14]，Berriot 等[15-18]提出了粒子周围分子迁移率降低的局域玻璃层理论，并在

此基础上详细解释了非线性 Payne 和 Mullins 效应[19, 20]。复杂的双网结构可能通

过抑制分子链运动来影响硅橡胶结晶。 

聚（二甲基硅氧烷）（PDMS）是一种重要的硅橡胶，具有柔性链，在不同的

应变和低温下具有不同的构象。并且已经研究并讨论了拉伸诱导结晶（SIC）和

PDMS 的晶形以预测机械性能。Klimov 等[21]利用原位偏振近红外吸收光谱研究

了交联 PDMS 在-40℃下与环状应变的链取向的非同步演化。Tosaka 等人[22]利用

广角 X 射线散射技术（WAXS）发现了在-100℃时不同应变的 β 和 α 型晶体，并

且在大应变下获得了介晶相[23-25]。在室温下。在开发过程中，Tosaka 和 Tashiro[26]

也成功地从线性 PDMS 的单晶中获得了四种形式的选区电子衍射图，并且证实

了 β 和 α 型晶体的存在，但 PDMS 链的构象仍然是不确定的。我们开发了一种

低温拉伸试验机，结合同步辐射 X 射线散射，并在原位同步辐射 WAXS 下研究

了在-45至-65℃温度范围内拉伸变形过程中的连续相变。40phr填料增强的PDMS

在拉伸过程的 SIC 的非平衡相图由定向非晶（OA），中间相，α 型和 β 型晶体的

四个相组成，以及中间相或 β 型作为结构中间体的两个不同的多相有序相变过程

在应变温度空间中构建。在具有低二氧化硅填料含量（10phr）的 PDMS 拉伸过

程的 SIC 相图中观察到两种新的动力学途径，即无定形-中间相-α’-α 晶型和无定

形-中间相-β’-β-α 晶型，并认为两种新的 α’和 β’晶型是具有高熵和低阶的低密度

的过渡态晶体。我们推测由于高填料含量样品的填料网络的应力耗散效应，SIC

过程中的相行为没有过渡晶相的贡献。但是在填料增强的 PDMS 的 SIC 结晶过

程是一个多因素复杂耦合的过程，因此对于温度和拉伸场分别对晶型生长及相转

变的差别作用还需进一步的实验研究。而目前对这部分系统的研究和分析较为缺
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乏。本章的研究内容是在已经研究得到的相图的基础上设计实验研究 SiO2 增强

硅橡胶的复合体系中不同晶型的结晶动力学以及控制结晶的因素等问题。 

5.2 实验部分 

5.2.1 样品的制备和方法 

本章节使用的硅橡胶（型号：110-2，Mn = 6.5×106, 0.23％/mol 乙烯基含量）

购自浙江新安化工集团有限公司（中国）。用作交联剂的过氧化二苯甲酰（BPO）

购自成都科龙化学试剂工业有限公司（中国）。沉淀二氧化硅（Z142）购自青岛

罗地亚有限公司（中国）。其他材料都是市售的。通过扭矩流变仪（RC400P，

HAAKE Co.，Ltd，Germany）制备混合橡胶。纯橡胶和 BPO 的重量比为 100:2，

填料（Z142）浓度分别为 10 和 40phr（二氧化硅的重量含量）。 

本章样品通过两步混合方法制备。将母料橡胶和二氧化硅在 378K 下混合 30

分钟，并且转速为 90rpm。在室温静置 2 周待其完全吸附，在室温以 60rpm 将交

联剂 BPO 加入，在转矩流变仪中密炼 15 分钟。在压板机（P300E，DR COLLIN 

Co.，Ltd，Germany）中在 433K 下在 20MPa 的压力下用混合橡胶制备交联的硅

橡胶片 10 分钟。所得橡胶片的厚度为 1mm。 

5.2.2 样品结构和表征方法 

使用拉伸变形过程中的原位同步辐射 WAXS 实验对样品结构进行表征。使

用自制的低温拉伸试验机拉伸样品，在此期间同时记录应力-应变曲线和同步辐

射 WAXS 测量。拉伸试验机是一种双辊结构，类似于 Sentmenat 拉伸流变仪，其

中得到 Hencky 应变（）。设计液氮腔用来实现低温环境，同时使用氮气流平衡

温度，并将温度波动控制在±0.5°C 范围内。实验将样品夹紧固定在两辊上，在

室温下放入空腔中，使用液氮冷却至设定温度。在稳定温度 2 分钟后，对样品施

加恒定的 Hencky 应变率（ε̇）为 0.002s-1 的拉伸形变。 

固体拉伸实验和部分升降温实验的原位同步辐射 WAXS 表征在上海同步辐

射装置（SSRF）的 BL19U 光束线站进行，波长（）为 0.103nm，使用 Pilatus 1M

检测器（981×1043 像素，像素尺寸为 172×172m2）收集二维（2D）WAXS 图

案，曝光时间为 15 秒，校准后得到样品与检测器距离为 281.2 mm。部分升降温

实验的原位同步辐射 WAXS 表征在上海同步辐射装置（SSRF）的 BL16B1 光束

线站进行，波长（）为 0.124nm，使用 Pilatus 2M 检测器（1475×1679 像素，

像素尺寸为 172×172m2），曝光时间为 30 秒，校准后得到样品与检测器距离为
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234.5 mm。为了统一，本章图中波长都按照 BL19U（0.103nm）换算。使用 FIT2D

软件用于扣除空气背底部分后分析 2D WAXS 衍射图。其中结晶度（c）是从一

维（1D）WAXS 积分曲线的多峰拟合结果获得的，相对应的结晶度（c）通过以

下等式计算： 

𝜒𝑐 =
∑𝐴𝑐

∑𝐴𝑐 + ∑𝐴𝑎
 

其中 Ac 和 Aa 分别代表 WAXS 曲线的 1D 积分曲线中的晶体和无定形峰面

积总和。并且使用这种方法计算了 mask 部分晶体信号的相对含量。 

5.2.3 实验设计 

1. 固体拉伸实验 

选择 40phr 样品在-65℃预拉伸至 0.6 应变后保持应变 3min 等其晶体完全生

长后在目标温度-55，-65，-75，-85，-95℃进行拉伸回复实验，将样品继续拉伸

至 1.2 应变后回复至应力为 0 的状态。参照第 3，4 章的 SIC 相图，如图 5.1a 是

温度空间内固体拉伸试验的示意图。 

2. 升降温实验 

实验采用的方法是把 40phr 样品在-50℃拉伸至固定应变，我们选择 10phr 样

品在-40℃拉伸作为参照实验（由已研究的相图得到此温度样品不会产生晶体），

待其松弛过程完成后进行降温，降温至其玻璃化转变温度-110℃以下，再进行升

温至结晶温度以上。在整个过程中使用 WAXS 同步观察此过程中样品的结晶行

为。如图 5.1b 和 c 分别为 40phr 和 10phr 样品的不同应变升降温实验的示意图。 

 

图 5.1 实验 1（a）和 2（b，c）在相图中的路径示意图。 
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5.3 实验结果与讨论 

5.3.1 温度空间的固体拉伸及回复 

 

图 5.2 40phr 样品预拉伸过程以及温度空间的拉伸回复过程的在线采集典型的 2D WAXS 图

随应变（时间）的演化规律。 

 

如图 5.2 展示了实验分为预拉伸和拉伸回复两个过程，其中在预拉伸过程中

样品被拉伸至出现晶体，其晶体信号为 2值相同的环上的四个衍射斑点，根据

第章的工作可以判断出现晶体为 β 型。在目标温度空间内（-55，-65，-75，-85，

-95℃）的二次拉伸过程中 2D WAXS 图具有相似的演化规律，从 2值相同的环

上的四个衍射斑点变为在赤道方向聚集的两点，此赤道方向两点衍射斑点是 α 型

晶体的特征信号。在回复过程中，α 型晶体在赤道方向聚集的特征信号斑点取向

随温度的降低变弱，在-95℃变成两个包括了 β 型特征信号斑点的长弧。 
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图 5.3 温度空间内（-55（a），-65（b），-75（c），-85（d），-95℃（e））40phr 样品预拉伸

和二次拉伸回复过程中的 1D 积分曲线随时间演化规律。 

 

图 5.4 温度空间内（-55（a），-65（b），-75（c），-85（d），-95℃（e））40phr 样品预拉伸

和二次拉伸回复过程中的结晶度（c），应变（），应力（）随时间演化规律。 

 

图 5.3 是实验 1 温度空间内的一维曲线积分，沿 y 坐标向上代表时间的增

加。在产生晶体之后二次拉伸回复过程中的 2值为o 的晶体峰的变化并不能

得到晶型的变化。从 2值o和o的晶体峰可以看到整个过程的强度变化

不是单调的，我们可以推测这是由于不同晶型的产生或者转化导致的。我们通过

一维曲线积分计算得到温度空间内的结晶度（c）随时间演化规律如图 5.4，并

且在图中给出了相应的应变（）和应力（）的变化。如图 5.4a 中实验 1 整个过
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程的结晶度演化规律，在-65℃预拉伸过程中结晶度呈线性增长，在预拉伸结束

后升温至-55℃过程中结晶度先保持基本不变后呈下降趋势，在-55℃二次拉伸过

程中结晶度不再继续降低而是基本保持不变在这个过程中应力也线性增大。在-

55℃回复过程中，结晶度出现快速增加的趋势并在回复完成后有降低的趋势。在

-65℃的预拉伸过程结晶度和应力变化趋势都基本一致，但是在不同温度二次拉

伸过程中结晶度随时间的演化规律有所不同。如图 5.4b 在预拉伸结束后-65℃保

温过程中结晶度保持基本不变，在-65℃二次拉伸过程中结晶度出现略微降低的

趋势，同时在这个过程中应力开始拉伸时出现快速增大随后线性增加。相似的是，

在图 5.4c，d，e 中在预拉伸结束后分别在-75，-85，-95℃保温过程中结晶度都保

持基本不变，在-75，-85，-95℃二次拉伸过程中应力开始拉伸时出现先快速增大

随后线性增加的趋势，但是结晶度曲线却出现先增加后降低的趋势。在不同温度

的回复过程中结晶度在应力回复至 0 之前都呈快速增加的趋势。 

 

图 5.5 温度空间内（-55（a），-65（b），-75（c），-85（d），-95℃（e））40phr 样品预拉伸

和二次拉伸回复过程中 2值为o的方位角积分曲线随时间演化规律，子午线方向是方位

角 0o。 
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图 5.6 对图 5.5 中温度空间内方位角积分的峰位置拟合统计（-55（a），-65（b），-75

（c），-85（d），-95℃（e））。 

 

如图 5.5 是典型的实验 1 过程中 2值为o 方位角积分曲线随时间的演化

规律。整个过程都遵循相似的规律，即在产生晶体时先在值约为 60 和 120o 的

位置出现晶体峰，之后随着二次拉伸的进行转化为值约 90o 的一个峰，但是随

着二次拉伸环境温度的降低在在回复完成后单峰信号逐渐变得不明显，甚至在-

95℃出现明显的三峰信号。在图 5.6 统计了方位角峰位置随着应变的变化，都是

从两峰到三峰的转变，在拉伸过程中方位角的峰位置并没随着应变的增加发生较

明显的变化。 

 

图 5.8 对区域 1 和 2 分别进行 mask 一维积分计算圆圈内的 2值为o峰的相对含量说明

示意图。 
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图 5.9 对区域 1 和 2 分别 mask 得到的 2值为o的峰进行高斯拟合计算出的相对含量

（Rc）与时间（t）的演化规律。 

 

为了定量表征在不同温度拉伸回复过程中不同晶型的生长，我们对不同方位

角位置进行了 mask 处理如图 5.8 所示，其中区域 1 为赤道线方向 α 型晶体的特

征信号峰位置，区域 2 为 β 型晶体特征信号位置，虽然在 α 型晶体生成时在区域

2 也会出现强度，但是我们可以通过增量的多少判断晶型的转化。如图 5.9 是温

度空间内两个区域 mask 之后对一维曲线高斯拟合得到的相对含量随时间的变化

规律。由图 5.9a 可以得到，在刚出现晶体时 R2 含量明显高于 R1，这是由于此过

程主要生成 β 型晶体造成的，随后s 之后是-55℃二次拉伸过程，此过程先生

成 β 型后转化为 α 型晶体，在图中可以看到对应的 R2 的显著降低，在回复过程

中我们可以从图中 R1和 R2 一直的增加量和趋势推测，此过程生成的的晶体主要

以 α 型晶体为主。如图 5.9b 和 c 所示，在-65 和-75℃的回复过程中 R2 的明显高

于 R1 并且 R1 也有增加的趋势，可以推测此过程是 β 型和 α 型晶体共存的过程。

在更低温度如图 5.9d 和 e 所示，在-85 和-95℃的回复过程中，R2 的明显高于 R1

而R1保持不变甚至略微降低，这说明在此阶段的回复过程中以 β型的增长为主。 
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5.3.2 应变空间的升降温过程 

 

图 5.10 拉伸过程采集的力学曲线，以及降温过程完成后两种样品在预拉伸不同应变的情况

下得到的 2D WAXS 图。 

 

图 5.10a, b 分别是拉伸过程的力学曲线拉伸到固定的应变 40 phr 样品的应力

要远大于 10phr 样品，约为其 4-5 倍。而在拉伸过程中不同的应变表征分子链受

到拉伸的程度不同，虽然在降温过程之前存在一定的应力松弛，但是分子链被拉

伸的状态还是能够较好的保持。图 5.10c 是不同预应变拉伸情况下降温至最低温

度得到的完全结晶的晶体，由图中 10phr 样品的演化规律我们可以看到，在方位

角 180o以内 2θ = 8.69 位置的衍射斑点出现较明显的变化，原本与赤道方向呈一

定夹角的两个衍射斑点劈裂呈四点信号（0.8 strain），后靠近赤道的两个点向赤道

方向移动（1.00），最终变成沿赤道方向的两个斑点合成的一个衍射弧。相似地，

对于 40phr 样品，劈裂信号在预拉伸 0.6 strain 时出现，在 0.8 strain 时两个斑点

在赤道融合，1.0 strain 时变成沿赤道方向的弧。 
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图 5.11 10phr 样品在预拉伸不同应变后升降温过程中在线采集 2D WAXS 图演化规律。 

 

图 5.12 40phr 样品在预拉伸不同应变后升降温过程中在线采集 2D WAXS 图演化规律。 

 

如图 5.11 和 5.12 分别是 10 和 40phr 填料增强的 PDMS 样品在预拉伸不同

应变之后降温、升温过程的 2D WAXS 图演化规律。由图中可以得到在预拉伸过

程中产生了取向的无定形，但是并没有晶体产生，但是降温过程中却出现了不同

的晶型。在预拉伸较小应变（0.2，0.4）情况下降温得到 2θ = 8.69 时赤道线两侧

的衍射斑点，为 β 型晶体的特征衍射峰。phr 样品在预拉伸 0.8 应变，40phr 样

品在预拉伸 0.6 应变时 β 型的（011）晶体衍射由赤道两侧的弧分裂成四个点信
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号，β’型晶体出现。在phr 样品在预拉伸 1.0 和 1.2 应变，40phr 样品在预拉伸

0.8 应变时出现靠近 2θ = 8.69 赤道的两个点信号，由第 4 章的研究得知，是 α’型

晶体的特征信号。在 40phr 预拉伸 1.0 应变时出现赤道方向的 α 型的（001）衍射

特征信号。 

 

图 5.13 降温完成时得到的晶体在衍射图 2θ = 8.69 时的方位角积分曲线及其峰位统计图，

其中（a-b）是 10 phr 填料含量的 PDMS，（c-d）是 40 phr 填料含量的 PDMS。 

 

为了更加清晰的得到 2θ = 8.69 时衍射斑点的变化过程，我们对其方位角进

行积分，并得到其峰位置的随预应变增加的演化规律，由图中我们可以更清晰的

得到，在预拉伸之后的降温得到的晶体的相转变过程是连续的，是与 SIC 连续拉

伸不同的过程。这个变化趋势与之前 Tosaka 研究的内容也是相符合的。 
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图 5.14 40 phr 样品在预拉伸 0.6（a1，a2），0.8（b1，b2）和 1.0（c1，c2）后分别继续降

温和升温过程的一维曲线积分图，其中蓝色箭头代表降温方向，红色箭头代表升温方向。 

 

图 5.15 40 phr 样品在预拉伸 0.4（a1, a2），0.6（b1, b2），0.8（c1, c2），以及 1.0（d1, d2）

应变情况下降升温过程中对应的温度（T），结晶度（c），应力（）以及方位角积分的峰

位随时间的变化规律。 

 

图 5.14 给出了 40phr 样品在预拉伸 0.6，0.8 和 1.0 后分别再降温和升温过
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程的一维曲线积分演化图，根据一维曲线积分的高斯拟合我们计算得到了整个过

程的结晶度。图 5.15 中为降温升温过程中的温度（T），结晶度（c），应力（）

以及方位角峰位置的变化图，分别列出了 40phr 样品的预拉伸 0.4，0.6，0.8 以及

1.0 strain 四个过程。由图中可以看到，由于仪器的限制，虽然不能保持每次升降

温过程速度完全一致，但是结晶度的演化规律并没有较大的差别，并且最大结晶

度也都在 0.13 左右。在结晶度上升的过程中应力也随之增加，只有在预拉伸 0.8

应变时应力增加有较大的延后，这说明 α’型晶体对 PDMS 的增强作用较弱，要

到达一定量之后才会在宏观力学行为上发生变化。在整个升降温过程中，方位角

峰位置都基本保持不变，这说明晶型稳定存在，没有相转变的发生。 

 

图 5.15 图 a, b 分别为 40 phr 样品在预拉伸 0.6 和 0.8 应变情况下降温完成时的 2D WAXS

衍射图，其中，红色范围内为 mask 积分的范围，蓝色框为 α form 晶体的（200）晶面；（c, 

d）分别为 40 phr 和 10 phr 在不同预拉伸应变情况下 mask 得到的一维曲线积分，其中

（200）晶面的强度在右上角放大。 

 

在方位角 β 晶型的特征峰（011）劈裂之后可以看到距离赤道较近的两个点

是逐渐向赤道移动的。而在移动过程，我们想得到其中 β’晶型与 α’晶型的区分

或者转换应变，于是我们对 α form 晶体的（200）晶面进行 mask 一维积分，观

察这其中两种预取向结构的区别。由图中我们可以得到 α form 晶体的（200）晶

面在出现劈裂信号之前是完全没有的，但是在劈裂信号出现之后（10phr 0.8 strain; 

40phr 0.6 strain）开始出现，但是峰位置可以看到 β’晶型与 α’晶型是存在差别的。

而这点的区别较小，我们可以认为在非 SIC 连续拉伸的条件下，根据链段拉伸程

度得到的晶型是连续变化的。 
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5.4 讨论 

在已研究的 PDMS 的 SIC 过程中，存在拉伸场和温度场的耦合作用。根据

固体拉伸回复和预拉伸升降温实验我们可以得到 40phr 填料含量的 PDMS 结晶

过程中拉伸场和温度场对结晶行为的差别作用。在固体拉伸回复过程中温度场控

制晶体的竞争生长，而在预拉伸降温过程中温度控制晶体生长并作为不变实验参

量，通过改变预拉伸应变我们得到分子链的拉伸状态决定分子的晶型，即是结晶

成核的控制因素。在讨论部分我们从两个方点对 40phr 填料增强 PDMS 的结晶

过程进行分析（i）温度空间内 β 型和 α 型晶体的竞争生长；（ii）预拉伸对降温

过程中结晶晶型的控制。 

5.4.1 温度空间内相行为的竞争生长 

实验 1 在-65℃拉伸得到 β 晶型的晶体而在温度空间内（-55，-65，-75，-85，

-95℃）进行拉伸回复实验，在拉伸过程中出现了晶型的转化，晶体从 β 型转为

α 型。而在回复过程中出现了结晶度突然增加的现象。这是由于拉伸与分子链的

运动能力直接相关，而受限分子链在回复过程中重新具有运动能力，这也促进了

晶体的进一步成核和生长。在不同温度的回复过程中，-55℃回复的过程中主要

生长的是 α 型晶体，在-65℃的回复过程中出现 β 型晶体的生长，而在-75，-85，

-95℃回复过程中主要以 β 型的生长为主，其中随着温度的降低 β 型的生长速度

加快，而在此过程生成的 α 型晶体并不会消失，是共存状态。这可以说明温度主

要控制晶体的生长，而在应变回复之后，低温环境 β 型晶体的成核并且能够继续

生长。在回复过程中 β 型晶体在低于-65℃的条件下优先结晶，而 α 型晶体在高

于-65℃时优先结晶。在应变快速降低的阶段，分子链由于受限减弱重新获得运

动能力，这使得在此阶段结晶度迅速增加，而其中分子链的伸直消失，从而可以

出现 β 型的晶核，在此基础上低温诱导 β 型晶体继续长大，与此同时在拉伸过程

中没有完全转化为 α 型晶体的 β 型也可以进一步生长。在-55℃的回复过程中主

要以 α 型晶体的生长为主的过程。 

在二次拉伸过程中出现 β 型向 α 型的固固相转变，而在回复过程中由于温

度不同控制两种晶体竞争生长，在-55℃α 型晶体生长占优，在-65，-75℃两种晶

体都能生长，在-85，-95℃则以 β 型晶体的生长为主，并且此过程还推测可能存

在新的成核过程。 
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5.4.2 拉伸场对不同相及相转变的作用 

 

图 5.16 在不同预拉伸应变的情况下，降温至完全结晶时得到不同晶型的晶体图。 

 

我们根据之前得到的结论，初步总结了在分子链被预拉伸至固定应变后降温

得到的晶体分布图。由图中可以看到得到的相的变化是连续的，而且是一种由分

子链拉伸程度控制的形态的连续变化。与 SIC 相图对比，讨论预应变（分子链的

拉伸程度）对晶型的影响，得到连续的 β-β’-α’-α form 的连续相变。40phr 出现

SIC 过程并未出现的 β’和 α’ form，这说明在高填料含量的情况下，体系中存在

一个动态平衡的过程，而这个过程是需要时间的，若是连续拉伸未平衡状态分子

链微观上受限会出现 over stretch 的非连续形变。原因是分子链拉伸程度控制其

螺旋结构，而 β-β’-α’-α form 的连续相变是一个先破坏其 4/1 螺旋后形成 2/1 螺

旋的连续过程，在这个过程中，预拉伸只代表分子链的拉伸程度，而实际不同晶

型存在一个稳定存在温度如图 5.16b 是不同应变情况下出现晶体时的温度统计。 

 

图 5.16 （a）40phr 样品预拉伸 0.4，0.6，0.8 和 1.0 后降温过程中结晶度与温度的演化曲

线，（b）统计预拉伸至不同应变下的结晶起始点温度。 

 

如图 5.16a 是结晶度和温度的曲线，在预拉伸应变 0.4，0.6，0.8 时结晶度随

温度上升曲线斜率差别不大，结晶的起始温度逐渐升高。在预拉伸 1.0 应变时，

结晶度的上升速度变缓，这与分子链的运动能力有关，在大应变下分子链被拉伸
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受限，所以结晶被抑制，结晶速度较慢。我们可以得到出现晶体的温度与 SIC 降

温过程晶体出现的温度的趋势是大致符合的，因此我们认为，PDMS 复合材料晶

型的种类是由分子链的拉伸程度决定的，而降温只能导致其生长，并不会产生相

变过程，而 SIC 过程连续的相变行为是由于不同的晶型的晶体稳定存在的稳定

不同即熵不同。这其中存在更高熵的晶体在低温的环境下就会自发形成更稳定的

晶体。 

5.5 小结 

PDMS 的拉伸诱导结晶（SIC）过程中，存在拉伸场和温度场的耦合作用。

根据固体拉伸回复和预拉伸升降温实验我们可以得到 40phr 填料含量的 PDMS

结晶过程中拉伸场和温度场对结晶行为的差别作用。在固体拉伸回复过程中温度

场控制晶体的竞争生长，而在预拉伸降温过程中温度控制晶体生长并作为不变实

验参量，通过改变预拉伸应变我们得到分子链的拉伸状态决定分子的晶型，即是

结晶成核的控制因素。升降温实验选择 10phr 填料含量样品作为参照组，实验证

明升降温过程中 40phr 填料含量的样品在预拉伸后降温过程可出现 SIC 过程不

会出现的过渡相晶体，这说明在高填料含量的样品中确实存在动态的结构演化过

程，而在力松弛之后动态的网络限制消失所以会出现过渡态晶体。进一步说明拉

伸形变对结晶过程的贡献是通过控制成核过程决定结晶的目标晶型，而温度场对

晶体的贡献是促进晶体生长，而不同晶型再生长过程中还存在竞争作用，在-55℃

α 型晶体生长占优，在-65，-75℃两种晶体都能生长，在-85，-95℃则以 β 型晶体

的生长为主，并且此过程还推测可能存在新的成核过程。 
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第 6 章 总结与展望 

6.1 总结 

硅橡胶作为弹性体材料由于其结晶温度低，被广泛应用于航天航空等领域。

在低温下，由于橡胶分子热运动减弱，分子链段及分子链被冻结，就会逐渐失去

弹性，丧失使用价值。但随着温度的降低，硅橡胶由于结晶的发生，其模量、拉

伸强度和压缩永久变形增大，拉伸伸长率和回弹性降低，严重影响硅橡胶的应用。

研究硅橡胶低温环境中的分子链松弛行为和拉伸诱导结晶可以预测其在应变情

况下失效的发生，对硅橡胶低温下的应用具有重要的意义。论文主要研究应力作

用下硅橡胶的结晶行为，对比已有天然橡胶应力作用下的结晶行为研究方法，论

文研究了硅橡胶拉伸诱导结晶行为以及增强填料对硅橡胶拉伸诱导结晶的影响。

并对其进行同步实验表征，分析硅橡胶在应力作用下链的团聚等微观现象。研究

辐照作用后硅橡胶结晶行为的变化规律，从而总结辐照对硅橡胶拉伸诱导结晶行

为产生的作用。 

本论文工作采用宽频介电谱（BDS），同步辐射宽角 X 射线衍射等表征方法，

对硅橡胶低温环境分子链松弛、拉伸诱导结晶行为微观过程进行研究，搭建与同

步辐射联用的设备实现低温测试环境，在 20℃~-80℃对硅橡胶结晶过程进行同

步表征。本论文采用创新的实验方法，对硅橡胶拉伸诱导结晶行为进行宏观和微

观测试研究，通过使用 RSA 流变测试仪、DSC 测试仪等研究其宏观结晶现象，

并且结合使用同步辐射宽角 X 射线衍射(WAXS)的测试方法深入研究结晶的微观

过程，对硅橡胶宏观结晶过程进行微观同步表征。作者合作搭建了设备的低温测

试环境，对硅橡胶的低温结晶行为进行测试，总结硅橡胶拉伸诱导结晶规律，得

出详细、完整、深入的实验结论。论文研究硅橡胶应力和辐照共同作用下的结晶

行为，总结辐照调控交联密度后，硅橡胶拉伸诱导结晶发生的变化，从而得到复

杂条件对硅橡胶结晶行为产生的促进作用。论文通过一系列实验总结材料的应用

条件和适用范围，从而提高橡胶应用的可靠性，为研究开发新型航空航天领域硅

橡胶材料提供理论基础。论文有效地收集硅橡胶结晶形态学信息，对材料的应用

条件和适用范围起指导作用，从而提高橡胶应用的可靠性。开展对硅橡胶材料拉

伸取向和拉伸诱导结晶行为的研究，对于深入理解其增强机理，进而优化纳米复

合体系，通过改变分子链结构获得可产生局部结晶的优良力学性能的硅橡胶新材

料具有重大意义。 
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本论文工作的具体研究成果如下： 

（1）使用宽频介电谱分析冷结晶过程的分子链以及界面层松弛运动 

本工作通过结合包括宽带介电谱（BDS）和差示扫描量热法（DSC），将与冷

结晶过程形成的晶体结构与非晶相的分子链松弛行为演变过程进行比较。得到了

在冷结晶过程中分子链松弛和界面层受限松弛两种运动行为，通过对两种行为的

表征对填料对分子链运动的限制进行了定量分析。此外，受约束的界面松弛（从

BDS 推导）与用于机械分析的拉伸试验的结果平行地衰减。随着辐照剂量的增

加，分子链的运动能力减弱，快速的位置变化成为动态松弛过程的两个峰的反向

振幅变化。 

（2）利用原位同步辐射广角 X 射线散射技术（WAXS）在低温空间研究了

不同填料含量聚（二甲基硅氧烷）（PDMS）的拉伸诱导结晶（SIC）和拉伸变形

过程中相变过程。 

本工作包括利用原位同步辐射广角 X 射线散射技术研究了在温度-40 至-65℃

单轴拉伸变形过程中，不同纳米二氧化硅填充含量的PDMS的拉伸诱导结晶（SIC）

和相变过程。40phr 填料含量的 PDMS 拉伸变形期间的相变涉及四个相，即取向

的无定形（OA），中间相，α 型和 β 型晶体。其中，α 型的 SIC 可以通过两个不

同的多阶有序过程进行，即中间相或 β 型作为结构中间体。进一步的循环拉伸实

验表明，从 β 到 α 型的转变是由应力控制的可逆过程，这归因于 β 和 α 型的不

同螺旋结构。在应变温度空间中构造了 40phr 填料增强 PDMS 材料的 SIC 的非

平衡相图。在低填料含量（10 和 25phr），在-45 和-50℃的 PDMS 的 SIC 期间首

先观察到两个新的瞬态相，即 α 型和 β 型晶体，随着应变的增加分别转变为 α 型

和 β 型晶体。PDMS 在单轴变形期间遵循两种不同的多级动力学途径，即（i）无

定形-中间相-α’-α 型和（ii）无定形-中间相-β’-β-α 型。虽然具有较高的填料含量

（40 和 55phr），但在 PDMS 的 SIC 期间仅观察到 α 型和 β 型晶体。以 α 型和 β

型晶体作为参考，初步提出了 α 型和 β 型晶体的晶格，它们是低密度和高熵晶

体。在具有不同填料含量的 PDMS 的应变-温度空间中构建非平衡 SIC 相图，说

明 SIC 不仅受温度和应变的影响，而且受填料含量的影响。 

（3）在已研究的 PDMS 的 SIC 过程中，存在拉伸场和温度场的耦合作用。 

本工作根据固体拉伸回复和预拉伸升降温实验我们可以得到 40phr 填料含

量的 PDMS 结晶过程中拉伸场和温度场对结晶行为的差别作用。在固体拉伸回

复过程中温度场控制晶体的竞争生长，而在预拉伸降温过程中温度控制晶体生长

并作为不变实验参量，通过改变预拉伸应变我们得到分子链的拉伸状态决定分子

的晶型，即是结晶成核的控制因素。拉伸形变对结晶过程的贡献是通过控制成核

过程决定结晶的目标晶型，而温度场对晶体的贡献是促进晶体生长，而不同晶型
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再生长过程中还存在竞争作用，在-55℃α 型晶体生长占优，在-65，-75℃两种晶

体都能生长，在-85，-95℃则以 β 型晶体的生长为主，并且此过程还推测可能存

在新的成核过程。 

6.2 展望 

在现有和本论文的研究工作的基础上，后续的研究工作可以从以下几个方面

开展： 

（1）对于 PDMS 分子链受限运动的表征除了使用宽频介电谱的方法之外，

还可以使用核磁（NMR）的方法对结晶前分子链的松弛和预有序结构进行表征，

这需要我们选择合适的频谱信号激发分子链的松弛以及界面层分子链的运动，通

过不同的响应时间来判断链运动的速度等参数。并且还可以设计夹具研究拉伸场

对分子链松弛行为的影响。 

（2）对于结晶过程的力学曲线以及不同晶体对材料力学的贡献目前我们还

没有定量的分析，在后续的研究工作中可以通过对不同晶型结构的分析来拟合力

学曲线从而定量的分析不同晶型对宏观力学行为的贡献。 

（3）目前对 PDMS 样品低温拉伸诱导结晶行为的研究还处于初步阶段，影

响 SIC 的过程还有很多因素，例如应变速率的改变可以作为研究分子链对于应

变响应的一个变量设计实验。同时高速拉伸的力学行为与通常的拉伸行为也有所

不同，在后续的工作中可以研究低温环境样品高速拉伸的断裂以及诱导结晶的行

为。 

（4）目前也只研究了单轴拉伸形变对低温结晶行为的影响，在后续的工作

中可以研究压缩、剪切、双向拉伸等复杂流动场对结晶行为的影响，可以在目前

拉伸形变的基础上，把诱导结晶理论继续扩展，研究弹性体形变及结晶原理，为

工业新材料的研发提供理论基础。 

（5）针对硅橡胶弹性体的结晶过程，可以使用分子动力学模拟从理论上分

析分子链的运动行为。硅橡胶分子链具有同其他高分子不同的螺旋结构，并且分

子链具有较大的柔性，可旋转。使用分子动力学对分子链结晶过程中的有序排布

以及流动场下的运动进行模拟，对我们对新材料的设计和研究有着重大意义。 
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致 谢 

时光荏苒，岁月如梭，转眼间五年的硕博生涯即将结束。回顾五年来的求学

路，虽有艰辛和困难，但更多的是成长与收获。细细想来，我由一个贪玩的、自

以为“聪明”的稚嫩学生，成为一名掌握专业知识和技能，热爱科学探索的有志

青年。这些年来的历练，使我逐渐成熟起来，人生目标逐渐清晰，更让我懂得了

唯有奋斗才能成功的道理，也知道了如何感恩。这些收获和领悟对我的人生道路

至关重要，同时也是一笔宝贵的财富。因此，我要诚挚地感谢辛勤教导我的老师，

支持帮助我的同学和朋友们。 

首先，我要特别感谢我导师李良彬研究员。本论文的工作在李老师的悉心指

导下完成。从刚到实验室的不习惯和总偷懒，到做实验不舍昼夜、勤劳踏实，直

至得到老师的肯定，我的进步和转变都是老师谆谆教导、严格要求的结果。在科

研工作中，李老师敏锐独特的学术眼光，认真严谨的科研态度，忘我的工作热情

都让我受益匪浅，是我终身学习的榜样。日常生活中，李老师正直诚恳、平易近

人、乐观豁达的处世态度，影响和指引我的成长。在此，瑾向李良彬老师表示最

诚挚的感谢和祝福！ 

作为一个联合培养的学生，我一部分工作由中物院化材所的芦艾研究员共同

指导，我感谢芦艾老师在我迷茫时为我指明方向，在我怀疑自己时的鼓励和支持，

在我遇到问题时的耐心指导和帮助。芦老师在科研上理智机敏、细心谨慎，在生

活上风趣幽默、平易近人，令我深感敬佩。在此，瑾向芦艾老师表示最诚挚的感

谢和祝福！ 

我能来到科大学习深造，对我来说是幸运的。感谢国家同步辐射实验室为我

提供的科研资源和实验条件。在这片沃土上，我汲取着丰厚的科技源泉，集蕴了

实现梦想的力量。还有中国工程物理研究院化工材料研究所，给了我的各方面支

持；陈威老师在论文修改方面的指导与帮助；詹玉华老师和邱友凤老师在生活上

的关心和帮助；上海光源 16B 和 19U 线站等全体工作人员在我实验机时上的

重要支持和实验上的帮助；所有的这些我都会铭记在心。感谢国家自然科学基金

重点项目（高速拉伸远离平衡条件下结晶性高分子的结构演化机理，批准号：

51633009）对本论文研究工作的基金支持。 

在科大的日子里，我是自信和快乐的，但也有郁闷和忐忑，有时还很任性，

特别是在我消沉的时候，是软物质组老师和同学们开导我、支持我、包容我，在

工作和学习中的一句提醒、一次交流、一个眼神，所有的点点滴滴都让我感动、

难以忘怀。感谢软物质组的其他诸位老师，包括戚泽明老师、陈亮老师、孟令蒲
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老师和王道亮老师。感谢诸位师兄师姐师弟师妹，包括已经毕业的苏凤梅、纪又

新、王震、李薛宇、魏升慧、宋丽贤等，如今在组学习工作的陈晓伟、林元菲、

吕飞、杨俊升、常家瑞、张前磊、万彩霞、唐孝良、田富成、许廷雨、陈鑫、冯

盛尧、李亚慧等。很开心有机会与诸位师兄师姐师弟师妹们一起在软物质课题组

学习和成长。祝愿大家科研越走越顺，生活越过越美满！ 

感谢在我身旁一直支持我的好朋友们。感谢一直关心爱护、理解、包容我的

家人们。感谢父母一直作为我强力的后盾支持我一路走到今天，我的每一次成功

都离不开你们的付出，你们给予了我最无私的爱，惟愿你们能健康长寿，幸福快

乐！感谢一直在我身边陪伴我包容我的知己，你的理解和爱护是我前进的动力，

愿我们携手创造更美好幸福的未来！ 

感谢在我成长的道路上给我关心和帮助的所有人。 

 

 

 

 

 

 

 

 

赵景云        

2019 年 4 月     

于中国科学技术大学 
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在读期间发表的学术论文与取得的研究成果 

已发表的学术论文： 

[1] Jingyun Zhao, Pinzhang Chen, Yuanfei Lin, Jiarui Chang, Ai Lu, Wei Chen, 

Lingpu Meng, Daoliang Wang, Liangbin Li. Stretch-Induced Crystallization and Phase 

Transitions of Poly(dimethylsiloxane) at Low Temperatures: An in Situ Synchrotron 

Radiation Wide-Angle X-ray Scattering Study[J]. Macromolecules. 2018, 51(21): 

8424-8434. 

[2] Pinzhang Chen, Jingyun Zhao, Yuanfei Lin, Jiarui Chang, Lingpu Meng, Daoliang 

Wang, Wei Chen, Liang Chen, Liangbin Li. In situ characterization of strain-induced 

crystallization of natural rubber by synchrotron radiation wide-angle X-ray diffraction: 

construction of a crystal network at low temperatures[J]. Soft Matter. 2019, 15(4): 734-

743. 

[3] Pinzhang Chen, Yuanfei Lin, Jingyun Zhao, Jiarui Chang, Xiaowei Chen, Lingpu 

Meng, Daoliang Wang, Wei Chen. Strain-Induced Crystal Growth and Molecular 

Orientation of Poly(isobutylene-isoprene) Rubber at Low Temperatures[J]. Soft Matter. 

2019. 
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待发表学术论文： 

[1] Jingyun Zhao, Pinzhang Chen, Yuanfei Lin, Wei Chen, Ai Lu, Lingpu Meng, 

Daoliang Wang, Liangbin Li. The Effect of Filler Content on Stretch-induced 
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Radiation Wide-angle X-ray Scattering Study. Submitted to Macromolecules. In 

revising. 

[2] Jingyun Zhao, Pinzhang Chen, Yuanfei Lin, Wei Chen, Ai Lu, Lingpu Meng, 

Daoliang Wang, Liangbin Li. Effect of Elongation Rates on Phase Behavior and SIC 

of PDMS at Low Temperatures. In preparation. 

 

 


