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摘  要 

硅橡胶由于优良的耐热性、耐辐射性、耐候性等特点而被广泛应用于不同

领域和场景。但是由于纯硅橡胶力学性能较差，因而常常使用填充补强的方法

提高硅橡胶的力学性能从而适配更多的应用场景。目前普遍认为硅橡胶纳米复

合材料优异的力学性能取决于填料引起的多层级结构的协同作用。然而，受多

层级结构非平衡、非均匀和多尺度等特点的影响以及现有研究方法和技术的限

制，使得二氧化硅-硅橡胶复合材料的多层级结构形成及演化的机制尚未明晰，

关于结合胶网络和填料网络协同作用的物理机制也尚不清楚。而小角散射能够

清晰的识别纳米至亚微米尺度的静态、动态结构信息，是揭示这一问题的可行

方法。因此基于上述研究背景，本论文采用了小角散射（中子、同步辐射 X 射

线）与低场核磁联用的方法，以二氧化硅填充硅橡胶体系为研究对象。围绕不

同填料性质、添加量等内在因素和应变速率等外场条件开展了系统研究。此研

究加深了对硅橡胶复合材料加工和服役过程中涉及的多层级结构演化等物理问

题的理解，为具有不同性能硅橡胶复合材料的开发积累了基础理论和工程思路。

本论文的主要研究结果与结论如下： 

（1）结合同步辐射X射线小角散射（SAXS）和中子小角散射（SANS）的

优势以及低场核磁共振技术实现对复合材料多层级结构的解耦合，同时通过对

于拟合模型的探索实现了多层级结构的定量化表征。最终成功构建了一套用于

硅橡胶复合材料静态、动态多层级结构的原位表征方法，为明晰复合材料在不

同条件下的微观结构演化提供了新的思路。 

（2）通过选取添加 5-80 phr 的硅橡胶复合材料，并利用中子小角散射研究

了其静态多层级结构。填料份数在 10-30 phr 之间存在一个逾渗阈值 ΦSi
c。在当

填料份数高于逾渗阈值 ΦSi
c，均匀分布的聚集体形成连通的填料网络和结合胶

网络，从而赋予了硅橡胶复合材料优异的力学性能。而当填料份数低于逾渗阈

值 ΦSi
c，聚集体以较为独立的状态存在而无法形成填料网络，因此无法提供很

好的补强效果。而在远高于 ΦSi
c 时，结合胶含量大幅提升并形成“双连续”结

构，占据了更多基体的空间从而使得复合材料拉伸强度变大，断裂伸长变小。

三个阶段的多层级结构物理模型将帮助理解加工过程中填料份数改变而引起的

微观结构演化。 

（3）通过设计具有不同性质的二氧化硅填料，并结合中子小角散射及低场

核磁研究了填料内在因素对于复合材料多层级结构演化的影响。首先，二氧化
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硅填料的形状是决定复合材料中聚集体形成的关键因素，而表面化学结构能够

很大程度上影响结合胶网络的形成与融合。其次支化的聚集体在基体中通过界

面相互作用形成连通的填料网络并与结合胶网络耦合从而发挥协同作用从而提

升复合材料的断裂伸长率。最后，表面接枝分子链能够进一步地提升填料-聚合

物的界面相互作用，从而使得复合材料的粘弹性降低而模量增大。本工作细化

了不同填料性质对于多层级结构演化的影响，为硅橡胶复合材料配方的优化积

累了经验。 

（4）利用同步辐射 X 射线小角散射原位拉伸实验，在（2）的基础上进一

步研究了三种不同多层级结构在不同外场条件下的微观演化机制。首先聚集体

作为刚性基本单元，在拉伸过程中尺寸不会发生变化。其次在拉伸方向，填料

网络的间距随着应变的增加而变大，在此过程中填料网络发生了破坏，耗散能

量从而实现填料网络的补强效果。但是在不同填料份数下，填料网络的形变机

制是完全不同的。最后拉伸速率对于填料网络的破坏不会产生影响，但是会影

响填料网络的重构，因此较高的应变速率导致了复合材料更低的断裂伸长率和

较高的拉伸强度。本工作提出的填料网络动态演化模型有助于加深复合材料在

不同服役条件下微观结构的演化，并为硅橡胶复合材料的设计提出了指导。 

 

关键词：填充硅橡胶 多层级结构 中子小角散射 同步辐射 X 射线小角散射 补强

机制 
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Abstract 

Silicone rubber is widely used in different fields and scenes because of its excellent 

heat resistance, radiation resistance and weather resistance. However, due to the weak 

mechanical properties of pure silicone rubber, filler filled methods are often used to 

improve the mechanical properties of silicone rubber to adapt to more application 

scenarios. It is believed that the excellent mechanical properties of filler filled silicone 

rubber nanocomposites depend on the synergistic effect of hierarchical structures 

caused by fillers. However, due to the non-equilibrium, non-uniform and multi-scale 

characteristics of the hierarchical structures and the limitations of existing research 

techniques, the formation and evolution mechanism of the hierarchical structures of 

silica filled silicone rubber composite is not clear, and the physical mechanism of the 

synergistic interaction between the bound rubber network and filler network is still 

unclear. Small Angle scattering can clearly identify the static and dynamic structure 

information of nanometer to submicron scale, which is a feasible method to reveal this 

problem. Therefore, based on the above research background, this paper adopts the 

method of small angle scattering (neutron and synchrotron radiation X-ray) combined 

with low field NMR, and regards the silica filled silicone rubber system as the research 

object. The internal factors such as the properties of different fillers, the amount of 

addition, and the external field conditions such as strain rate were studied systematically. 

This work promotes the understanding of the physical problems such as the evolution 

of hierarchical structures involved in the processing and service of silicone rubber 

composites, and accumulates basic theories for the development of silicone rubber 

composites and engineering ideas. The main research results and conclusions of this 

paper are as follows: 

(1) Combined with the advantages of synchrotron radiation X-ray small angle 

scattering (SAXS) and neutron small angle scattering (SANS) as well as low field 

nuclear magnetic resonance technology, the hierarchical structures of composite 

materials was uncoupled, and the quantitative characterization of hierarchical structures 

was realized by exploring the fitting model. Finally, a set of in situ characterization 

methods for static and dynamic multilevel structures of silicone rubber composites were 

successfully constructed, which provided a new idea for understanding the 
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microstructure evolution mechanism of composite materials under different conditions. 

(2) The static hierarchical structures of silicone rubber composite with 5-80 phr 

filler loading was studied by using SANS. There is a percolation threshold ΦSi
c in the 

range of 10-30 phr. When the filler fraction is higher than the percolation threshold of 

ΦSi
c, the uniformly distributed aggregates form connective filler network and bound 

rubber network, thus giving silicone rubber composite excellent mechanical properties. 

When the filler fraction is lower than the percolation threshold ΦSi
c, the aggregate exists 

in a relatively isolated state and cannot form the filler network, so it cannot provide a 

satisfactory reinforcement effect. When it is much higher than ΦSi
c, the bound rubber 

increases greatly and forms a "bi-continuous" structure, which occupies more space of 

the matrix so that the tensile strength of the composite becomes larger and the fracture 

elongation becomes smaller. The three-stage hierarchical structures physical model will 

help to understand the microstructure evolution caused by the loading of filler. 

(3) By designing silica fillers with different properties and combining with SANS 

and low-field NMR, the evolution of the hierarchical structure caused by the internal 

factors of fillers was studied. Firstly, the shape of silica is a key factor to determine the 

formation of aggregates, and the surface chemical structure can greatly affect the 

formation and fusion of bound rubber networks. Secondly, branched aggregates could 

form a connective filler network, which is coupled with the bound rubber network to 

play a synergistic effect and improve the break elongation of the composite. Finally, the 

surface grafted molecular chains can further enhance the filler-polymer interaction, thus 

reducing the viscoelasticity and increasing the modulus of the composites. This work 

refined the effects of different filler properties on the evolution of hierarchical structure 

and accumulated experience for the optimization of silicone rubber composite formula. 

(4) The evolutionary mechanism of various hierarchical structures under different 

external field conditions is further studied with the in situ SAXS based on (2). Firstly, 

aggregates as a rigid basic unit are hard to deform during the strain process. Secondly, 

in the strain direction, the correlation lengths of the filler network increase with the 

increase of strain. In this process, the filler network damage and dissipate energy to 

achieve the reinforcement effect. However, the deformation mechanism of the filler 

network is completely different under different filler fraction. Finally, the tensile rate 

has no effect on the damage of the filler network, but it will affect the reconstruction of 

the filler network. Therefore, the faster tensile rate leads to lower elongation at break 

and higher tensile strength of the composite. The dynamic evolution model of filler 
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network is helpful to promotes the understanding of the structure evolution under 

different service conditions and provide guidance for the design of silicone rubber 

composite materials. 

 

Keywords: Filled silicone rubber, Hierarchical structures, Neutron small angle 

scattering, Synchrotron radiation x-ray small angle scattering, Reinforcement 

mechanism
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第 1 章 绪  论 

1.1. 引言 

沧海桑田，斗转星移，人类一直在寻求对抗时间的材料，而高温、辐射、

氧化等极端条件都会大大缩短材料的可用性能和服役时间。诚然金属和陶瓷等

材料具有极佳的服役时间和极端服役条件下的性能，但是对于需要粘弹性的服

役条件还是存在缺憾。而弹性体材料具有独特的粘弹性而被广泛运用在不同场

景和领域，尤其是橡胶材料。在生活中，大到航空、航天、深海探测的密封材

料，小到生活中的方方面面都需要弹性体材料。但是天然橡胶、丁苯橡胶等弹

性体高分子材料由于基本结构单元为碳碳键，键能较小，因此容易受到外界环

境的影响从而失效。而对于耐候、耐辐射、耐极端环境的橡胶开发一直是人们

关注的问题[1]，而硅橡胶由于其优良的化学稳定性而受到越来越多的关注，成

为了一种炙手可热的新型橡胶材料[2-4]。 

1.2.硅橡胶复合材料多层级结构的形成 

硅橡胶纳米复合材料是指硅橡胶基体中含有一种或多种纳米填料的复合材

料。其总体思路是将硅橡胶的可加工性与纳米填料的优越材料性能结合起来，

以生产具有优良宏观性能的复合材料[5]。而对于纳米复合材料，通常填料的至

少一个特征尺寸减小到纳米。对于球形填料，当半径从微米减小到纳米时，其

表面积能够增加 106倍[6, 7] ，纳米填料与硅橡胶之间形成的界面急剧增加。填料

尺寸的减小不仅提升了填料-填料相互作用，同时也使得填料-聚合物相互作用

放大，从而从多个方面提升了复合材料的性能[8]。 

1.2.1 硅橡胶基体网络的结构及分类 

 

图 1.1 硅橡胶的基本结构单元 

硅橡胶的基本结构单元如图 1.1所示，不同于天然橡胶等其他弹性体，硅橡
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胶的基本结构单元为硅氧键。硅氧键的键能为 459 kJ/mol，而碳-碳键的键能仅

为 332 kJ/mol。更高的硅氧键键能赋予了硅橡胶表现出出色的抗氧化性，耐热性

及抗辐射性[1, 9]。同时通过调节分子链上的 R 基团，也可以从分子链上实现对硅

橡胶的设计。因此硅橡胶作为一种新型橡胶材料而被广泛应用于各个领域。 

如图 1.2中展示的根据硅橡胶的硫化温度可以分为室温硫化硅橡胶和高温硫

化硅橡胶，一般室温硫化硅橡胶常用于建筑、医疗等领域。由于高温硫化硅橡

胶能够在更高温度下服役，因此常用于航空、航天、武器等更加极端的领域。

其次，根据硅橡胶的单体类型，可以分为甲基硅橡胶、甲基乙烯基硅橡胶和甲

基乙烯基苯基硅橡胶等。由于甲基的化学反应活性低，因此不利于硅橡胶的交

联；而乙烯基的引入可以大幅度提高硅橡胶的交联密度。此外，由于苯环的空

间位阻，使得硅橡胶分子链刚性增加，同时也增加了硅橡胶耐热性，引入苯基

侧链的硅橡胶能够将使用温度提高到 700℃以上[10-12]。最后，根据硅橡胶的不

同使用环境，通过添加不同的填料也能够达到不同的应用目标。 

对于橡胶材料，交联密度是一个重要的参数。由于交联网络中的交联点会

对分子链的运动造成影响，通过 Baum 和 Pines[13]开发的 1H DQ NMR 脉冲序列

测量双量子相干效率从而得到残余偶极相互作用 Dres，而通过在核心拟合方程

中引入分布函数能够直接得到体系中残余偶极相互作用的分布，从而实现对高

分子交联网络的表征[14, 15]。残余偶极相互作用与交联点间的分子量MC成反比，

因此能够直接得到橡胶网络的交联密度[16]。值得注意的是，硅橡胶的交联密度

相对于天然橡胶等传统橡胶材料更低。因此，硅橡胶的硫化胶力学性能很差，

未经补强的硅橡胶硫化胶拉伸强度仅为 0.35 MPa。这样的力学性能显然限制了

硅橡胶的使用，因此对于硅橡胶来说，通常需要通过填料对其进行填充补强。 
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图 1.2 硅橡胶的分类[17] 

1.2.2 纳米二氧化硅填料 

尽管硅橡胶有着极佳的抗氧化性，耐热性及抗辐射性，但是其交联密度很

低，力学性能较差，因此不具备能够广泛应用的能力。因此，对硅橡胶的补强

显得尤为重要，而添加纳米颗粒被证实为一种有效的补强方式，常用的填料包

括有机填料如：MQ 硅树脂[18]；无机纳米粒子如：纳米二氧化硅[19]、碳酸钙[20]、

氧化石墨烯[21]、碳纳米管[22]等等。而纳米二氧化硅由于其经济性和高效性而被

广泛应用于高温硫化硅橡胶的填充补强[23]。 

1. 纳米二氧化硅的类型 

一方面由于纳米二氧化硅存在的填料-填料相互作用，能够在复合材料中发

生聚集从而形成填料网络，另一方面，纳米二氧化硅表面存在的硅羟基能够和

硅橡胶分子链的硅氧键形成氢键从而吸附基体分子链，从而形成结合胶，因此

纳米二氧化硅表面的硅羟基也会影响复合材料的界面和填料结构。通常情况下，

如图 1.3所示，二氧化硅表面具有三种不同的硅羟基结构，其分别是：隔离羟基，

相邻羟基以及双羟基[24-26]。其中相邻羟基有着最强的填料-橡胶相互作用，因此

其形成结合胶能力更强。这些硅羟基都能有着不同的红外振动峰，因此能够被

FTIR 所检测。 
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图 1.3 二氧化硅表面硅羟基结构 

 

而根据生产方式的不同，纳米二氧化硅大体上可以被分为气相法、沉淀法、

单分散三种类型，具体性质在表 1.1中列出。一般来说，工业上常采用气相法和

沉淀法的纳米二氧化硅对硅橡胶复合材料进行补强，一方面气相法和沉淀法的

二氧化硅呈现出碎片化的形状，因此具有较大的比表面积和较高的表面能，使

得纳米二氧化硅具有较好的补强效果；另一方面气相法和沉淀法的二氧化硅制

取相对工艺较为成熟，其生产成本相对较低。通常气相法二氧化硅通过化学气

相沉积的方法进行制备，其反应方程式如下： 

 2H2+O2=2H2O （1.1） 

 SiCl4+2H2O=SiO2+4HCl （1.2） 

气相法二氧化硅具有更小的粒径，且具有更高的纯度和更少的表面硅羟基，

是较为高效的一种纳米二氧化硅填料。 

沉淀法的二氧化硅是通过向硅酸盐溶液当中滴加酸，进行酸解从而制得沉

淀法二氧化硅，其反应方程式如下[27]： 

 Na2SiO3+HCl=H2SiO3+NaCl （1.3） 

 H2SiO3=SiO2+H2O （1.4） 

目前，与他们相比单分散的二氧化硅通常是在实验室中以溶胶凝胶法制取，

单分散二氧化硅可以通过不同的配方和工艺参数来对它的形状进行调控，同时

还可以调控它的尺寸以及表面积，但是由于单分散的二氧化硅它含有的硅羟基

较多，它也表现出了较强的亲水性。此外由于其规则的形状因此常被用于实验

室的研究之中。通常情况下，气相法纳米二氧化硅有着最佳的补强性能，经过

气相法纳米二氧化硅填充补强的硅橡胶复合材料通常拉伸强度能够提高到 8.75 

MPa[28]。 
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表 1.1 不同纳米二氧化硅的结构特征 

二氧化硅种类 形貌特点 硅羟基含量 合成方法 

气相法 
不规则类球性， 

粒径较小，团聚较少 
较少 

化学气相沉

积 

沉淀法 
不规则碎片状， 

团聚体较大 
较多 硅酸盐沉淀 

单分散 
形状规则可调， 

表面相互作用强，易团聚 
多 溶胶凝胶法 

 

2.纳米二氧化硅的表面处理 

由于纳米二氧化硅表面存在大量的硅羟基，使得纳米二氧化硅具有较强的

亲水性和填料-填料相互作用。这种作用的存在会使得填料在复合材料中分散不

均匀，从而影响复合材料的力学性能。同时由于硅羟基具有较高的化学活性，

因此能够借助硅羟基实现对于纳米二氧化硅的表面修饰。通过修饰不同的官能

团能够实现不同的填料性能。一般来说，对于二氧化硅纳米粒子的化学修饰通

常可以分为硅烷偶联剂修饰和接枝修饰两种方式。 

（1）硅烷偶联剂修饰 

硅烷偶联剂修饰是一种最简便高效的修饰方法，其主要通过不同的硅烷偶

联剂将基团修饰到二氧化硅表面[29, 30]。硅烷偶联剂化学结构如图 1.4 所示，R-Y

为非水解基团，且 Y 常为功能基团可以与不同的基体产生作用[30]，常用的 Y 基

团多是对一类有机聚合物具有反应选择性如氨基、乙烯基也可以是一些独特的

功能基团。X 基团为水解基团，如甲氧基、乙氧基、氯原子；水解基团水解后

生成的硅羟基能够与白炭黑表面的硅羟基偶联脱水，从而使偶联剂分子与纳米

二氧化硅结合[29]。 

 

图 1.4 硅烷偶联剂结构示意图 

 

Fang 等人[31]以市售白炭黑为原料采用 GTPMS 和十二胺（DDA）合成了表

面具有超长链的改性白炭黑，其与水接触角达到 160.2°。F. Yan 等人[32]通过

KH570 实现了对纳米二氧化的原位改性，大幅提升了硅橡胶复合材料的性能。
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同样硅烷偶联剂的Y基团除了可以是某些官能团，同样也可以是分子链，Zhang

等人[33]通过 Y基团为 PEO-375的硅烷偶联剂成功实现了 PEO分子链对于二氧化

硅表面的修饰。此外，硅烷偶联剂也常被应用于表面含有羟基的其他无机纳米

粒子如氧化铝[34]等纳米填料。但是由于硅烷偶联剂一般较难在二氧化硅表面修

饰长聚合物分子链，因此如果需要进一步的调整二氧化硅表面化学结构则需要

对二氧化硅表面进行接枝修饰。 

 
（2）接枝修饰 

相比于反应简单便捷的硅烷偶联剂修饰方法，接枝通常反应更为困难和复

杂，但是可以在二氧化硅表面接枝各种高分子链以定量调控其性能。如图 1.5所

示，一般来说高分子链的接枝可以分为接枝自（graft from）和接枝到（graft to），

接枝自是通过引发剂直接在表面引发聚合反应，这样接枝得到的二氧化硅表面

具有更高的接枝密度；而接枝到方法则是通过分子链末端的官能团和表面基团

反应从而实现接枝，这种接枝方式虽然接枝密度较低，但是更加容易控制接枝

分子链的分子量。 

 

图 1.5 （a）接枝自方法和（b）接枝到方法的接枝结果示意图[35] 

借助这两种接枝方法能够实现不同目的的表面接枝分子链调控。通过加入

引发剂实现单体的原位聚合，Liu等人[36]通过在二氧化硅中添加八甲基四硅氧烷

和引发剂 TMAH 通过阴离子开环聚合成功实现了在二氧化硅表面接枝聚二甲基

硅氧烷。而 Joubert M 等人[37]，通过在二氧化硅中加环氧乙烷和引发剂异丙醇铝

成功实现了在表面接枝 PEO。而接枝到方法可以使用一些具有双官能团的链接

剂，例如 Lu 等人[38]通过甲苯二异氰酸酯作为链接剂，成功实现了 PEG 的表面

接枝。或者使用一些典型的官能团进行反应，例如 Shui 等人[39]通过在二氧化硅

表面修饰上的氨基和改性的到多的甲基环氧乙基封端的聚乙二醇进行反应，成

功实现了在二氧化硅表面接枝 PEG，此外通过调整反应溶液的极性可以调节接
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枝分子链的接枝密度[40]。 

最后，通过各种的表面改性和接枝方法，我们可以针对不同的需求对二氧

化硅表面的化学结构进行定量的设计，从而更好的研究和调控二氧化硅-硅橡胶

复合材料的微观结构。 

1.2.3 填料网络 

在聚合物中加入少量的纳米粒子，可以显著改善聚合物的机械、电气和光

学性能，且比单组分时好得多。这些现象能够清楚地表明，纳米复合材料的性

质不能被简单地理解为各个组分的叠加。因此为了加深对于复合材料性能的理

解，对于复合材料微观结构的解析就显得十分必要。通常情况下复合材料中能

够形成填料组成的填料网络、结合胶网络以及橡胶通过交联形成的基体网络，

在这三重网络的协同作用下，使得复合材料能够表现出更优良的补强性能。 

由于填料-填料相互作用，加入硅橡胶的二氧化硅纳米粒子通常会发生聚集

从而形成填料网络[41, 42]。在二氧化硅-硅橡胶复合材料中，二氧化硅粒子通常被

称为初级粒子，而这些初级粒子由于填料-填料相互作用，能够自发的发生聚集

从而形成聚集体。一般地，这些尺度在几十到几百纳米的聚集体被称为二级结

构。而聚集体在复合材料中因为相互作用能够进一步形成微米级的团聚体，这

部分结构被称之为三级结构或者填料网络。在复合材料的密炼过程中，微米级

的团聚体能够被机械剪切破坏并重构，但是聚集体二次结构一般能够得以保留

在基体中，图 1.6为二氧化硅的聚集体及填料网络结构示意图。目前通常认为而

填料网络在复合材料的补强中起到重要的作用[43-45]。连通的填料网络在受到外

力作用下，发生破裂和重构从而耗散能量，以达到补强的效果[46]。而纳米填料

的添加同时也会诱导聚合物网络的形成[47]。一般认为，尺寸[48]、表面化学结构

[32]等都会影响纳米粒子之间的相互作用，从而进一步地改变填料在复合材料中

的聚集状态。由于填料网络的尺度可以覆盖 10 纳米~10 微米，因此合适的表征

技术在填料网络中的研究十分重要。SEM 是一种常用于研究断面二氧化硅聚集

体分布的有效方法[17, 49]。而 Liu 等人[50]通过中子小角散射对聚集体尺寸和聚集

体间距进行了参数化定量的表征，揭示了填料份数如何影响复合材料的力学性

能。Zhao 等人[51]通过 TEM 和流变学性能阐述了纳米二氧化硅的相互作用如何

在高分子熔体中如何诱导聚集。Baeza 等人[52]通过将橡胶分子链接枝在二氧化

硅表面，借助 X 射线小角散射的方法，证实了适当的疏水改性能够促进聚集体

在橡胶基体中的分散。 
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图 1.6 纳米二氧化硅聚集体及填料网络结构示意图[53] 

 

 

1.2.4 结合胶网络 

由于纳米二氧化硅表面大量存在的硅羟基以及纳米级的尺寸，使得纳米二

氧化硅填料在硅橡胶中能够吸附基体分子链，从而形成一层不可逆的吸附层，

我们称这类界面层结构为结合胶，通常结合胶层可以分为吸附层和界面层。结

合胶的玻璃化转变温度（Tg）明显升高，且分子链的柔顺性降低[54]。而由于分

子链分子量[55]、基团等影响，被吸附的结合胶分子链通常呈现出不同的构象。

如图 1.7所示，目前大多数学者认为在结合胶层中存在以下三种不同的分子链构

象[56]： 

链圈（Loop）构象：分子链以几个吸附点相互作用在二氧化硅表面形成含

有更多链圈的松散结构，松散的链圈结构更容易与相邻的分子链发生缠结作用

[57, 58]。 

悬垂（Tail）构象：分子链部分链节二氧化硅表面紧密吸附，而部分链节尚

未吸附。 

吸附（Train）构象：分子链节全部紧密吸附在二氧化硅表面，形成最为致

密的吸附层。 

这三种构象的形成，与分子链分子量、分子链柔顺性都有着较强的关联性。

通常情况下，较小分子量的分子链倾向于形成吸附更加紧密的 Tail 和 Train 两种

构象[59]，而较高分子量的分子链则能够形成更多的 loop 构象[60, 61]。对于聚合物

分子链刚性较强的体系，分子链形成更多的 Tail 和 Train 两种吸附的结构，而对

于聚合物分子链柔顺性较好的这类体系，分子链会形成更多的 Loop结构[56]。这

三种构象共同形成了吸附层，并且因为这三种构象有着不同的动力学特征，因

此我们可以通过差示扫描量热法（DSC）、宽频介电谱（BDS）对结合胶中不同
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构象的分子量含量进行定量的表征[62]。由于被吸附的分子链的运动能力下降，

因此通过BDS能够探测吸附分子链的不同运动状态[63]。进一步地，利用BDS对

于界面层及吸附层分子链运动能力的敏感性，Klonos 等人[64]通过在二氧化硅表

面接枝不同分子量 PDMS 分子链并利用介电谱的方法研究了不同分子链长对于

填料-聚合物基体相互作用的影响，提出接枝分子链分子量大于 4000时出现了明

显更强的填料-聚合物基体相互作用。 

 

 
图 1.7 表面吸附分子链的构象[59] 

 

当吸附层中含有较多的 Loop 结构，则会诱导周围的分子链渗透到链圈结构

中从而形成界面层[65]。这也导致了不同的表征手段对于结合胶层的表征存在差

异，例如通过透射电子显微镜（TEM）和动态光散射（DLS）得到的结合胶厚

度明显高于热失重分析方法（TGA），究其原因是因为 TGA 认为所有分子链都

以 Train 的构象被吸附在二氧化硅表面，如图 1.8。 

 

图 1.8 不同表征手段得到的结合胶厚度信息[66] 
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如图 1.9在纳米复合材料中，由于各种相互作用，聚合物链会吸附在纳米粒

子表面，极大地限制了链的运动。被吸附的链形成许多 Loop 构象，为与基体自

由聚合物链的缠结提供了有效的位点。界面层是由基体自由链渗透到吸附层中

形成的[59, 67]。通过低场核磁共振，我们也能够定量化的观测到结合胶层中的分

子链动力学性质呈梯度分布，这也印证了结合胶层形成的机制[68, 69]。通常这些

紧密有序排列的结合胶层以类似于核壳结构的方式包裹在填料表面[70]。这类界

面结合胶层分子链具有更高的刚性，因此在滑移或者变形时耗散能多能量从而

产生了非单调依赖界面作用力的动力学性能[71]。 

 
图 1.9 结合胶的形成及缠结转移[67] 

 

尽管前人对于结合胶层进行了深入的研究，但是对于更大尺度的研究还相

对有所欠缺。究其原因主要是表征方式的局限，和复合材料复杂的结构导致信

号的耦合。因此对于结合胶纳米尺度的形貌特征和融合过程的认识还亟待提升。

Kumar 等人[51]认为，填料的形状、尺寸、含量都会影响结合胶融合为结合胶网

络。而 Kay 等人[72]提出，结合胶的融合与填料的含量无关，而与结合胶的形成

有关。产生这种分歧的原因很大程度上因为对于结合胶纳米尺度形貌的表征仍

然不足。尽管现在已经有报道通过荧光标记结合 TEM 的手段实现对结合胶形貌

的直接表征，但是受限于 TEM 的视场，得到结果的统计性和普遍性还不够令人

满意[59]。此外 Tian 等人[73]通过 AFM 的方法，探究了二氧化硅-硅橡胶填料网络

和结合胶网络的融合，认为结合胶分子链能够作为分子链桥使得聚集体形成连

通的填料网络。而多层级结构的协同作用可能才是复合材料补强的重要内在机

制。 
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1.3.多层级结构协同作用机制的研究进展 

由于硅橡胶复合材料存在的复杂多层级结构，使得其性能相对于纯橡胶具

有更加突出的使用性能[74]。但是同样的，由于对于微观多层级结构的认识还存

在争议，因此我们还不能很好的对于硅橡胶复合材料的力学性能进行预测。目

前学者们广泛认为填料网络和结合胶网络相互融合穿插从而形成协同作用以提

高复合材料的力学性能。聚集体组成填料网络，起到了骨架的作用；而吸附在

填料表面的橡胶分子链能够在填料颗粒表面滑移，相对于纯的橡胶网络，被吸

附的分子链更容易伸展和取向，因此能够承受更大的应力和应变。但是对于多

层级结构的形成融合及协同作用还存在争议[75]。一般地，橡胶交联网络作为不

可逆网络支撑复合材料的基本结构，而连通的填料网络和结合胶网络作为可逆

网络，在受到外力作用下会发生破裂从而耗散能量，大幅提升复合材料的力学

性能。目前对于多层级结构的研究主要包括以下两种学说： 

1.3.1 填料网络骨架模型 

由于填料与橡胶基体的物理、化学性质均差异较大，因此可以通过多种方法

实现对于填料网络的观测。首先通过透射电子显微镜，能够直接观察复合材料

中的聚集体形态[19, 48, 59]；而通过荧光标记的方法，使用特定波长的激光对于一

定厚度的样品进行连续扫描，最终通过计算机算能够得到填料网络的三维图像

[76]，从而直接研究填料网络的静态及动态演化。此外通过小角散射也是研究填

料网络演化的重要方法，小角散射能够获取更具有统计意义的填料网络微观结

构[77-79]。基于对填料网络的认识和理解，学者们提出了填料网络模型。典型的

和 VTG 模型[80]能够很好地描述复合体系模量和应变的定量关系，但是不能详细

地描述填料间结合动力学、取向或拉伸的微观机制。团簇模型[81]对增强橡胶的

非线性粘弹性提供了更基础的微观认识，此模型考虑了填料簇的分形结构和外

场作用下的弹性和断裂性能，描述了填料网络结构中的次级几何排列，但是依

旧缺乏对于填料间结合胶层的描述。 

在向复合材料施加外力的情况下，复合体系动态弹性模量随应变增加出现急

剧的下降，填料网络也同时出现了破坏，这种现象被称之为 Payne 效应。而这

些填料网络模型能够很好的解释 Payne 效应的存在。在中到高应变幅值时，网

络的重构导致储能模量的增加。在足够高的应变幅值下，网络将永久破坏，无

法再进行变形[82]。如图 1.10 所示，基于填料网络模型，Payne 效应的产生是因

为在拉伸过程中贯通的填料网络破裂导致能量的消耗，同时最近的研究也表明
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这个破裂的过程和重构是同时发生的[46]。填料网络作为可逆网络成为了补强的

关键因素。但是对于这类研究通常采用 SAXS，电子显微镜等方法，主要聚焦

于填料网络，而在一定程度上忽视了聚集体表面包裹的结合胶层。而结合胶层

在填料网络的形成和破坏中起到了何种作用还存在一定争议。由于技术的限制，

常常忽视对于结合胶网络的演化。作为一类具有复杂多层级结构的复合材料来

说，仅仅对某一个部分进行定量化的表征，显然是远远不够的。因此亟待开发

一种能够同时实现对于结合胶和填料网络表征的方法。 

 

 

图 1.10 拉伸过程中填料网络的破裂[83] 

 

1.3.2 界面层模型 

界面层具有和基体网络不同的动力学性质而被认为在复合材料增强中起到

了链接较硬的填料网络和较软基体网络的作用。有学者认为界面层的形成与融

合是补强中关键因素，填料能够在界面层的桥接作用下形成连通的填料网络[84-

86]。而在应变条件下，界面层的滑移和曲线可能是能量消耗的主要机制[87, 88]。

此外在给橡胶复合材料施加应力的过程中，复合材料会发生应力软化现象，当

对橡胶进行“加载-卸载-重加载”程序，重加载的应力要远低于加载过程，这

种现象被称之为 Mullins 效应[89]。从唯象的角度解释，橡胶的 Mullins 效应说明

复合材料的粘弹性随着最大应变的增大而减小。通常情况下，认为 Mullins 效应

是由于弹性损伤引起的。针对 Mullins 效应，许多学者也提出了应力软化的微观

结构演化机理[90]。而对于往复加载造成的应力软化现象，更多的学者认为与界

面层的损伤有关[91]。如图 1.11 所示，这种观点认为团聚体的形成与填料间的结

合胶有关，结合胶由于分子链的相互作用形成桥接[92]而形成连通的硬团聚体；
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而在拉伸过程中结合胶层中分子链的滑移等行为导致硬团聚体破裂形成相对更

软的团聚体从而解释应力软化现象[93]。这些研究由于研究的方法的局限性较少

地考虑了填料网络在应变中的变化，而主要考虑了结合胶网络的贡献。 

 

 

图 1.11 拉伸过程中结合胶网络破裂导致的应力软化[94] 

综上所述，对于复合材料中多层级结构的形成和协同作用还存在着诸多争

议，归其原由还是在于目前的表征方法较难实现对于多层级结构的同时观测，

因此想要统一这诸多的学说，一类能够同时实现多层级结构同时表征的方法亟

待探索和开发。 

 

1.4.多层级结构的小角散射检测方法 

如图 1.12 所示，小角散射是发生在原光束 0.2-20°范围内的相干弹性散射

现象，光束照射在样品上，大部分的为透射光束，但是在原光束附近会出现连

续的散射粒子，通过将透射光束用 beam stop 挡住，我们可以直接探测连续的散

射光线，而通过对于散射图样的分析，我们能够反推物质内部的纳米尺度结构。

通常情况下根据入射光线的不同，小角散射可以分为多种模式如：中子小角散

射（SANS）、X 射线小角散射（SAXS）、激光小角散射（SALS）等。不同于衍

射得到原子尺度的结构信息，小角散射对于物质内部纳米到亚微米的微区结构，

对于较大尺度的如复合材料界面及基体结构[95, 96]、分子自组装行为[97, 98]、蛋白

质结构[99, 100]都有很好的应用。 
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图 1.12 小角散射基本原理 

 

1.4.1 同步辐射 X 射线小角散射 

X 射线小角散射的入射光为介于紫外光和 γ 射线之间的，是波长范围在 10-

8~10-12 m 的电磁波。X 射线小角散射（SAXS）通过 X 射线与电子云发生相互作

用而产生散射信号，因而常被用于探测复合材料中填料网络的结构与分布[42, 101]，

以及高分子基体中非晶区域结构的研究[102]。此外，随着同步辐射光源的发展，

同步辐射光源的亮度也不断提升。对从电子储存环引出的同步辐射光束经过分

光、单色化、准直、聚焦等再处理后，可以获得具有高亮度、高通量、偏振性

好、准直性好、光谱连续的同步辐射 X 射线[103]。由于同步辐射高亮度，因此可

以实现极短时间内结构演化的定量表征，从而实现对于材料微观结构演化的时

间分辨。复合材料中填料在拉伸情况下结构的演化一直是复合材料领域研究的

热点，而利用同步辐射 X 射线小角散射则能很好的研究这一问题。Beutier 等人

通过同步辐射 SAXS/WAXS 研究了炭黑/三元乙丙橡胶复合材料中炭黑网络在不

同应变下的演化规律[77]。同时，同步辐射 SAXS 还可以研究填料网络的重排与

形变[104, 105]以及引损伤造成的空穴[106]。 

1.4.2 中子小角散射 

由于中子也具有波动性，因此可以被用于小角散射。而中子作为一种物质，

因而具有一些独特的优势。首先中子呈现电中性，因此不会与原子电子云相互

作用，因此具有极深的穿透性；其次，中子散射的信号来源于中子直接与原子

核作用，而不同于 X 射线通过与电子云的相互作用得到散射信号，因此中子对

于一系列的轻元素有较好的识别能力，见图 1.13，尤其是对于富氢的材料，中

子有着无与伦比的优势。 
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图 1.13 中子和 X 射线对于不同元素的散射截面 

同时中子也可以识别同位素，通过对样品进行氘代，甚至能够观测到单分

子链的构象[107]，如图 1.14。 

 
图 1.14 不同表征方式对于界面层的表征[108] 

对于中子散射，散射长度密度（SLD）为物质散射长度与密度的乘积，而

散射长度反应了特定物质对于中子散射的能力。散射长度密度可以根据公式计

算： 

 𝑆𝐿𝐷 =
𝜌𝑁𝑎 ∑ 𝑐𝑖𝑏𝑖

𝑁
𝑖=1

∑ 𝑐𝑖𝑀𝑖
𝑁
𝑖=1

  （1.5） 

式中𝜌为物质的密度，𝑁𝑎为阿伏伽德罗常数，𝑐𝑖为各原子浓度，𝑀𝑖为各原子

的相对原子质量，𝑏𝑖为各原子的散射长度。从公式 1.5 中我们可以看出，不同原

子的散射长度对组分的散射长度密度有巨大影响。而不同于 X 射线与电子云相

互作用，由于中子直接与原子核作用，因此对于氢和氘有不同的散射长度，从

而使得具有不同氢\氘比例的组分有着完全不同的散射长度密度。所有我们可以
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通过调节多组分系统中某一组分的散射长度密度（SLD）从而简化和解耦复杂

的结构[109]。一般来说，衬度匹配技术多用于软物质等富含氢元素的材料。图

1.15 展示了多相系统的衬度匹配示意，通常我们可以通过调节复合材料的基体

散射长度密度使其与复合系统中某一组分的散射长度密度一致，从而实现对其

信号的屏蔽。一般来说，实现衬度匹配的方式很以下几种： 

1．调节高分子链上的氢\氘比例，得到具有特定散射长度密度（SLD）分

子链[110]。 

2．调节氘代分子链和氢分子链的比例，通过共混的方式制备具有特定散射

长度密度（SLD）的聚合物基体[107]。 

3．通过溶胀等方法，通过不同氘代溶剂的比例实现基体散射长度密度

（SLD）的调整[111, 112]。 

 

 
图 1.15 衬度匹配中子小角散射原理 

 

由于散射信号的来源不同，因此 SAXS 和 SANS 技术常常是互补的，越来

越多的学者通过 SAXS 和 SANS 的结合来解决复合材料不同部分的同时表征[113, 

114]。如图 1.16 展示了世界主要中子源的分布，而随着中子源的不断建设和同步

辐射光源的发展，我们能够将两种技术进行互补，结合中子散射的同位素分别

和同步辐射 X 射线具有的时间分辨的优势，对一些依旧存在争议的问题进行更

深入的认识。 

 

图 1.16 世界中子源分布 
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1.5 二氧化硅-硅橡胶复合材料中多层级结构研究存在的问题及挑战 

尽管目前二氧化硅填充硅橡胶已经在不同领域得到的高效且广泛的应用，

但是深入理解纳米填料在聚合物基体中的聚集形态、尺度大小、界面结构等多

层级结构，及其动态演化规律与宏观力学性能的关联仍然是聚合物基复合材料

领域中亟待透彻理解的关键问题之一。尤其是在多层级结构的形成机制及协同

作用上还停留在唯象认识的阶段，对于这些行为的微观结构观测还不能满足对

于理论的解释与支撑。这制约了具有更强力学性能硅橡胶复合材料的设计与生

产。究其主要原因主要来自以下两个方面： 

1.5.1 研究方法和技术的局限性 

由于二氧化硅填料在橡胶基体中的随机分布与聚集，二氧化硅填料能够形

成以初级粒子、聚集体、填料网络组成的复杂多层级结构[115]，不仅如此，在多

层级填料结构的表面还包裹着一层结合胶层，给复合材料多层级结构的定量化

表征带来了极大的困难与挑战。受限于方法和技术的局限性，很难实现对于复

合材料多层级结构的同时直接表征。目前对于常见的表征方法往往只聚焦于填

料网络或者结合胶网络进行单独的分析，因此产生了对于复合材料多层级结构

演化规律的矛盾。同时目前也很难在大体积范围内准确获取填料和结合胶在橡

胶基体中分布的特征参数。对于填料网络，二氧化硅填料通常在基体中形成

100 纳米左右的聚集体二次结构[116]。通常情况下，光学显微镜等技术受到穿透

力和分辨率的限制因而很难实现对于基体中聚集体形态和尺寸的定量化表征。

而对于其他的显微分析技术，如扫描电子显微镜（SEM）和原子力显微镜

（AFM）[73]主要聚焦于对于复合材料断面的表征，对于复合材料内部的聚集体

尺寸和形状的探测不能令人满意。尽管透射电子显微镜（TEM）[83]和激光共聚

焦[117]等技术能够对于二氧化硅在聚合物基体内部分布结构的探测，但是受限于

视场和穿透力的限制，只能获取有限的参数化结构信息。而对于结合胶网络的

表征也存在同样的问题。尽管利用宽频介电谱（BDS）等技术已经能够定量研

究结合胶层中的分子链构象[118]。也能通过低场核磁的方式定量描述不同构象分

子链的绝对含量[119]和梯度分布[120]。这些表征手段通常都是从分子链构象层面

解释结合胶的形成与演化。但是对于更大尺度的结合胶形貌和结合胶网络的融

合的表征上还有所欠缺。此外上述技术通常针对静态样品进行分析，而不能很

好的解决复合材料微观结构在拉伸过程中的演化问题。目前我们还不能很好的

解释:填料网络和结合胶网络是如何在复合材料基体内耦合？多层级结构在不同
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应变及拉伸速率下如何演化从而发挥协同作用提高复合材料的机械性能？因此

为了更加深入的了解和研究硅橡胶复合材料的静态、动态微观结构和演化规律，

一类能够同时用于填料网络和结合胶网络的表征手段亟待被开发和探索。 

1.5.2 微观结构演化模型的建立 

由于多层级结构的复杂性和填料的多样性，对于二氧化硅填料填充硅橡胶

复合材料，常常运用“黑箱理论”对其进行研究，因此对于微观结构演化机制

还停留在定性描述阶段，这给设计具有更高性能的硅橡胶带来了挑战。填料的

不同配方参数（如：添加量、尺寸、形状、表面化学结构等）在加工过程中是

如何影响多层级结构的形成和协同还尚未完全清楚。此外在不同的服役环境下

硅橡胶复合材料也可能表现出很大差异，差异背后真实服役过程中的形变与多

层级结构演化机理还需要更加深入地研究。而在内外因素综合考虑的基础上建

立微观结构的演化模型可能是一个解决方法，通过建立微观结构演化模型，能

够帮助我们预测填料的各项参数是如何参与复合材料多层级结构的形成，并最

终影响二氧化硅-硅橡胶复合材料的力学性能。此外，也能够针对不同的服役性

能需求快速匹配配方库中合适的配方参数，设计出更加适合真实服役环境的硅

橡胶复合材料。 

1.6 本论文的研究意义和目的 

针对上述硅橡胶复合材料研究领域存在的问题和挑战，本论文结合同步辐

射 X 射线及中子小角散射技术的各自优势实现了对结合胶网络和填料网络的静

态、动态演化规律的表征，并结合低场核磁对复合材料固定相组分和基体网络

进行了定量的分析，作为小角散射结果的佐证和补充。同时考虑了二氧化硅填

料的形状、尺寸、表面性能、添加量等内在因素以及外场条件对于微观结构演

化和力学性能的影响，从而建立了微观结构在不同工艺参数下的演化模型。 

基于上述背景，本论文具体开展的研究工作如下： 

（1）为了实现对于填料网络和结合胶网络的同时表征，本工作希望开发一

套针对二氧化硅-硅橡胶复合材料的小角散射实验及数据处理方法。 

（2）基于（1）中探索的小角散射技术，制备填料份数为 5-80 phr 的二氧

化硅-硅橡胶复合材料。通过对于力学性能的测试，探索填料添加量对于宏观力

学性能的影响并确了最优添加量。进一步地，通过衬度匹配小角散射和低场核

磁揭示在不同填料份数下填料网络及结合胶网络的微观结构演化。从而建立不
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同填料份下多层级微观结构与宏观力学性能的关系。 

（3）在（2）的基础上为了进一步确定不同填料份数下，填料网络的动态

演化。本论文选取了具有代表性的填料份数为 30 phr、50 phr 和 80 phr 的硅橡胶

复合材料，并结合不同拉伸速率，通过同步辐射 X 射线原位拉伸小角散射在表

征复合材料的力学性能的同时，对填料网络的动态结构演化进行了研究。 

（4）在上述研究结果的基础上，进一步揭示填料形状及表面化学性质在多

层级结构形成中的作用。本论文选取两种工业二氧化硅（气相法和沉淀法），以

及分别与工业填料初级粒子和聚集体尺寸相近的 22 纳米和 80 纳米的球形单分

散二氧化硅并分别对两种粒径的球形单分散二氧化硅进行了表面疏水化改性和

表面接枝聚二甲基硅氧烷（PDMS）分子链的处理，最后将这些填料以 50 phr的

添加量添加至硅橡胶中制备复合材料。通过上述表征手段，对八个硅橡胶样品

进行定量化的微观结构分析，并讨论尺寸、形状、表面化学结构单变量因素对

于微观结构的影响，并与宏观力学性能进行关联。 

基于上述研究工作，本论文的研究意义如下： 

（1）通过结合同步辐射 X射线及中子小角散射和低场核磁共振，探索了一

套更加适用于复合材料静态、动态微观结构的表征方法。搭建了宏观力学性能

到微观结构之间的桥梁。 

（2）通过制备了填料份数为 5-80 phr 的二氧化硅-硅橡胶复合材料，揭示了

填料网络及结合胶在不同填料份数下的演化规律。提出在 10 phr 到 30 phr 存在

一个逾渗阈值，在逾渗阈值以上聚集体形成的连通填料网络是补强的关键所在。

从微观结构角度解释了填料份数对于硅橡胶复合材料宏观性能的影响。 

（3）利用同步辐射 X射线小角散射研究了连通填料网络在不同拉伸速率下

的演化规律。进一步揭示了在应变过程中填料网络的动态结构演化，具体了在

填料网络在逾渗阈值上下不同的演化机制。从而进一步加深了对多层级结构在

复合材料补强中的认识。 

（4）通过设计并合成具有单一的变量的二氧化硅填料，规避了工业二氧化

硅的复杂结构对单变量研究的影响。通过对于多层级结构的同时系统化表征，

统一了多层级结构的形成机制。通过对于多层级结构的解耦合，细化了多层级

结构的协同效应。 
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第 2 章 复合材料的设计合成及表征 

2.1.引言 

由于硅橡胶复合材料复杂的多层级结构，因此对于此类结构定量化的表征

方法也亟待探索。复合材料的小角散射信号通常是由其中各个组分散射信号的

叠加，因此需要通过特殊的方法对散射信号进行解耦合。前人探索了硅橡胶复

合材料中子小角散射的衬度匹配[1, 2]，衬度变换[3, 4]和氘代链标记的方法简化复

杂的多层级结构。其次，解耦合的小角散射一维曲线也需要选取合适的模型对

其进行拟合，从而得到定量化的结构参数。同时，为了在实空间中对小角散射

的信号进行佐证和补充，对于分子链尺度上的表征方法也亟待开发。而低场核

磁共振恰好能在实空间中通过对于分子链动力学的探测而反演出分子链尺度的

结构。本论文结合了中子散射与低场核磁共振的优势，实现了对复合材料多层

级结构的定量化分析。 

此外对于目前广泛使用的聚合物纳米复合材料来说，填料的种类和表面性

质和相应的复合材料产品力学性能的关系是一个亟待探讨的问题。在硅橡胶复

合材料中，填料由于自身强烈相互作用形成的填料网络以及填料表面吸附形成

的结合胶界面结构对于复合材料的性能起到了关键性的作用；同时纳米填料的

粒径、表面性质、形貌都影响着填料在硅橡胶复合材料中的聚集以及吸附行为。

因此对填料粒径、形貌、表面性质的调控，从而从宏观尺度上改进聚合物纳米

复合材的性能显得尤为重要。一般来说纳米二氧化硅根据生产方式的差异，可

以大体分为三类[5]：气相法、沉淀法、单分散；三类二氧化硅的差异见表 1.1。

由于气相法二氧化硅具有较大的比表面积和较少的硅羟基含量，能够在硅橡胶

基体中更好分散，因此有较好的补强效果[6]。同时沉淀法也因为较为低廉的价

格常用于硅橡胶的填充补强；单分散白炭黑由于其规则的形貌特征，而常用于

实验室研究中[7]。由于气相法和沉淀法纳米二氧化硅碎片化的形状，给复合材

料的界面结构研究引入了不确定变量，因此本论文希望通过单分散球形二氧化

硅来简化复杂的气相法和沉淀法二氧化硅。此外通过在二氧化硅表面进行接枝

或者改性，能够实现二氧化硅纳米粒子的不同功能[8-10]，同时也能够提升二氧

化硅纳米粒子在聚合物基体中的分散性[11-13]，以及调节界面相互作用[14]，或者

通过接枝对表面实现荧光标记[15, 16]。此外物理修饰和化学接枝也存在着一定的
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区别[17]，通常化学方法修饰更为可靠而被广泛应用。 

在本章节中，主要介绍了对于样品的制备工艺和表征技术的探索。在绪论

中已经对二氧化硅的表面的接枝和改性具体方法[18]进行了详细的论述，因此不

再赘述。同时，为了构建不同的界面相互作用，本章对合成的二氧化硅纳米粒

径进行了不同方式的改性。而本论文为了构造不同的界面结构和不同的粒子间

纳米相互作用，需要采用具有不同粒径和表面化学性质的纳米二氧化硅粒子。

本章内容通过 Stöber 法合成了 400 纳米-20 纳米的二氧化硅纳米粒子，并针对不

同粒径纳米粒子通过化学改性和接枝聚二甲基硅氧烷分子链的方式实现了对于

纳米粒子表面性质的调控。此外，本论文通过选取不同的氘代环己烷溶液调整

了样品的散射长度密度，分别匹配了聚合物基体信号和二氧化硅填料信号，从

而实现了中子散射信号的解耦合。也通过氘代链标记的方式开发了结合胶的显

影技术，从而更加适用于样品的原位拉伸实验。此外，通过选取 Beaucage 等模

型对中子散射曲线进行了拟合，得到了定量化的结构参数。通过魔法三明治回

声-自由感应衰减（MSE-FID）和多量子核磁共振（DQ NMR）脉冲序列实现了

对于复合材料分子链尺度的结构表征。 

2.2.二氧化硅填料的设计 

2.2.1 实验材料及设备 

实验主要原料见表 2.1 

表 2.1 主要实验原料 

原料名称 规格型号 生产厂家 

无水乙醇 AR 上海阿拉丁科技有限公司 

正硅酸四乙酯（TEOS） AR,98% Alfa Aesar 

氨水 优级纯 成都科龙 

二甲苯 AR 成都科龙 

六甲基二硅胺烷 AR Alfa Aesar 

甲苯 AR 成都科龙 

甲苯二异氰酸酯 AR 迈瑞尔 

单羟基封端聚二甲基硅氧烷 M.W. 4600 Aldrich 

LUDOX 硅溶胶 TM40 Aldrich 

超纯水 - 实验室自制 
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2.2.2 实验设备 

表 2.2 主要实验仪器及设备 

仪器设备名称 型号 生产厂商 

高速离心机 TG-16 湘仪 

磁力搅拌器 RTCbasic IKA 

冷冻干燥机 alpha1-2 Christ 

真空干燥机 DZF6020 天津工兴 

水接触角 OCA20 Dataphysics 

核磁共振 Avance600 Bruker 

透射电子显微镜 Libra 200FE ZEISS 

 

2.2.3 实验方法及结果 

1.单分散球性纳米二氧化硅纳米粒子的合成 

Stöber 法是目前最常用的合成目标粒径纳米二氧化硅的方法之一，此方法

在 1968 年由德国科学家 Stöber 提出[19]。其反应方程式如下，在乙醇水溶液中，

以正硅酸四乙酯作为硅源，通过加入适量的氨水催化正硅酸四乙酯水解，并通

过剧烈搅拌使得水解产生的二氧化硅溶胶呈现规则球性。本部分内容，通过调

整乙醇、水、正硅酸四乙酯、氨水的比例调控纳米二氧化硅溶胶的粒径，从而

得到合适粒径的纳米二氧化硅单分散粒子。其反应方程式如下： 

 

该反应主要分为两个阶段：成核和生长；通常可以通过调控两个阶段的反

应速率来调整二氧化硅胶体的粒径。一般来说，快成核慢生长对应合成的粒径

较小，而相反的较大粒径的二氧化硅胶体需要慢成核快生长。可以通过调控水

解发生的速率来调控两个阶段的反应速率比例以此来实现调控粒径的目的。在

此部分中，通过固定正硅酸四乙酯和乙醇的比例，通过调节水解反应的反应物

水和催化剂氨水的比例，从而调控反应产物的粒径。 

具体的实验步骤如下：在圆底烧瓶中按照不同的比例依次加入乙醇、水、

正硅酸四乙酯以及氨水，并在烧瓶中放入磁力搅拌子，在 30 ℃下，以 900 rpm
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的搅拌速率反应 12 小时。将得到的硅凝胶装入 50 mL 离心管后放入离心机，以

11000 rpm的转速离心15分钟，将上层清液弃置后得到半透明的硅凝胶沉淀物；

将离心管中沉淀物加入 30 mL乙醇震荡 3分钟并超声分散 15分钟后以 11000 rpm

的转速离心 15 分钟，重复 4 次后得到洗涤后的二氧化硅纳米粒子。由于纳米二

氧化硅极强的相互作用，胶体二氧化硅在干燥过程中会出现严重的聚集现象，

聚集之后的二氧化硅将难以分散在溶液或硅橡胶中，从而失去填料的补强效果，

因此常用的真空干燥方法在这里不再适用。取而代之的则是通过冻干的方式将

水从硅溶胶中去除，因为液氮可以将硅溶胶分散液瞬间冻结，因此避免了在低

温冰箱冷冻过程中出现的浓缩现象，使得二氧化硅能够良好的分散在冰块中。

因此将洗涤后的硅凝胶用超纯水稀释至 3.5 %wt 后装入 15mL 离心管放入液氮冷

冻并进行冷冻干燥一周。将冷冻干燥得到的二氧化硅纳米粒子转移至真空干燥

箱中继续以 90 ℃干燥 24 h 得到干燥的单分散球性二氧化硅纳米粒子。 

通过调控水、氨水与正硅酸四乙酯的比例，合成了粒径 400-20 纳米的球性

纳米二氧化硅粒子，具体氨水与正硅酸四乙酯比例对应的二氧化硅纳米粒子尺

寸见表 2.3。同时可以各尺寸粒子的透射电子显微镜照片见图 2.1。从电镜图中，

可以看到通过 Stöber 法合成的二氧化硅纳米粒子呈现球性，且粒径分布较为均

匀。但是随着粒径的不断变小，二氧化硅纳米粒子的形貌变得更加不规则，当

粒径在 20 纳米左右时，已经不能称为完美的球性粒子；同时由于粒径较小，离

心机不能很好的将粒子从胶体中分离。因此在粒径 20 纳米左右的粒子，本论文

选取了市售的二氧化硅凝胶（LUDOX）TM40 进行接下来的工作，图 2.1（i）

是 LUDOX-TM40 的透射电子显微镜照片，能够明显看出 LUDOX-TM40 呈现较

好的形貌及粒径分布特征。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 



第 2 章 复合材料的设计合成及表征 

33 

 

表 2.3 不同合成配方对应的纳米二氧化尺寸及产量 

编号 
粒径

（nm） 

乙醇

（mL） 

水

（mL） 

氨水

（mL） 

正硅酸四

乙酯

（mL） 

产量

（g） 

a 400 220 20 23 11.2 2.52 

b 250 220 20 11.2 11.2 2.78 

c 140 220 20 5 11.2 2.86 

d 80 220 20 3.5 11.2 2.52 

e 65 220 11 5 11.2 1.67 

f 45 220 7.3 5 11.2 1.54 

g 25 220 5.5 5 11.2 0.74 

h 20 220 7.3 3.5 11.2 0.12 

i 22 LUDOX TM40 购买自 Sigma-Adrich 

 

 

图 2.1 具有特定尺寸的二氧化硅纳米粒子 TEM图，其中 a为粒径 400 纳米；b为粒径 250 纳

米；c 为粒径 140 纳米；d 为粒径 80 纳米；e 为粒径 65 纳米；f 为粒径 45 纳米；g 为粒

径 25 纳米；h 为粒径 20 纳米；而 i 为购买的 TM-40 硅溶胶，其粒径为 22 纳米 
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2.二氧化硅纳米粒子的改性 

通过 Stöber 法合成得到的球形二氧化硅纳米粒子表面存在大量硅羟基，因

此表现出极佳的亲水性。表面亲水的二氧化硅纳米粒子会使得在与疏水的高分

子聚合物混合密练时分散不均匀从而形成较大的聚集体和团聚体从而减弱纳米

二氧化硅的补强效果，因此需要对纳米二氧化硅进行疏水改性。对于二氧化硅

的疏水改性是一种十分常见的实验方法，而简单通过硅烷偶联剂就能使得二氧

化硅表面实现不同官能团的修饰[20]。例如 Lin 等人[21]利用巯基硅烷偶联剂对二

氧化硅表面进行了修饰；Mori 等人[22]则利用了三种具有不同官能团的硅烷偶联

剂：乙烯基三甲氧基硅烷、3-巯丙基三甲氧基硅烷和γ（2,3-环氧丙基）丙基三

甲氧基硅烷在二氧化硅表面修饰了不同官能团，从而提高了填料在基体中的分

散性。Park 等人[23]通过在二氧化硅表面接枝了乙烯基官能团，将二氧化硅交联

在甲基乙烯基硅橡胶分子链上。因此为了避免其他功能性基团对于复合材料性

能的影响，本章采用六甲基二硅胺烷（HMDS）对上一步合成的纳米二氧化硅

进行化学改性，具体反应机理如下。 

 

 

图 2.2 二氧化硅疏水改性原理示意图 

 

具体实验过程如下：将真空干燥后的纳米二氧化硅 10g 加入 1000ml 圆底烧

瓶中，加入 500mL 二甲苯作用溶剂，超声分散 30min 后，加入 15mL 六甲基二

硅胺烷 （HMDS），并在氩气保护下 65℃回流 5 h。反应结束后，通过离心机分

离出纳米粒子，并分别用二甲苯及乙醇洗涤 3 遍，真空干燥至恒重后得到改性

二氧化硅纳米粒子。 
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3.二氧化硅纳米粒子的接枝 

利用二氧化硅表面的活性硅羟基可以进行接枝反应。表面接枝的二氧化硅

能够大幅提升界面相互作用且分子链的分子量对于界面相互作用有着较大关联

[24]，因此为了进一步简化复合材料系统，本论文希望接枝的 PDMS 分子量有着

确定的分子量。现有的接枝方法如：辐照接枝法[25]，碳酸二甲酯断链法[24, 26]，

都是通过断裂的分子链形成的自由基与表面硅羟基反应，因此较难保证接枝分

子链分子量的均一固定。而通过某些特定官能团的化学反应能够实现二氧化硅

表面基团与分子链的直接反应[27, 28]，例如 Shui 等人[29]通过二氧化硅表面修饰的

氨基与单环氧丙基封端的聚乙二醇链实现了对乙二醇的接枝，同时通过调节反

应溶液的极性还能够实现接枝密度的调整[30]。除此之外，利用具有双官能团的

小分子作为链接剂也能实现聚合物链的接枝，如常用的甲苯二异氰酸酯，其中

异氰酸酯基团对羟基有较高的反应活性，因此被用于带羟基封端聚合物链的接

枝[31, 32]。因此本工作利用甲苯二异氰酸酯 TDI 的异氰酸酯基团与羟基的活性反

应，实现对 PDMS的接枝。具体反应过程如图 2.3，甲苯二异氰酸酯上的其中一

个异氰酸酯基团与二氧化硅表面的硅羟基发生反应，另一个异氰酸酯基团与单

羟基封端的聚二甲基硅氧烷发生反应，从而使得单羟基封端的聚二甲基硅氧烷

通过化学键连接到二氧化硅表面[33, 34]。相比较与上述的接枝方法，TDI 法能够

通过调节单羟基封端聚二甲基硅氧烷的分子量从而更容易控制接枝在二氧化硅

表面的分子链长度；此外，此方法反应温和，产物易得，并且不需要辐照接枝

法那样的高能γ射线。因此在本文中，选择 TDI 接枝法对二氧化硅表面进行接

枝。 

 

 

图 2.3 二氧化硅接枝二甲基硅氧烷原理示意图 

 

具体实验过程如下：将真空干燥后的 10 g 纳米二氧化硅加入 1000 mL 三颈
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烧瓶中并加入 500 mL 甲苯作为溶剂，超声分散 30 分钟。由于 TDI 对活性羟基

非常敏感，因此本实验需要在无水的环境下进行。通过氩气置换掉装置中的空

气，以保证反应在无水无氧的环境下进行。在置换过氩气的装置中利用注射器

加入 10 g 甲苯二异氰酸酯，打开磁力搅拌器设置转速为 1000 rpm，打开加热并

设置温度为 110℃回流反应。回流 5h 后，再利用注射器往三颈烧瓶中加入 40 g

单羟基封端聚二甲基硅氧烷，回流 6h 后反应结束。反应结束后，收集烧瓶中的

液体装入离心管中，放入离心机中以 11000rpm 的速度离心 15min。将上层清液

弃置，并将管底沉淀物用甲苯洗涤 4 次后，放入真空干燥箱中进行干燥。 

4.改性与接枝的实验结果 

（a）水接触角 

分别将未处理，改性及接枝的二氧化硅纳米粒子平铺在玻璃片上并轻压成

膜，水滴以恒定速度滴至载有二氧化硅表面的玻璃片上，当接触角稳定后记录

接触角读数。图 2.4 展示了三种二氧化硅的水接触角测试照片。其中图 2.4（a）

为未经预处理的二氧化硅纳米粒子，未经疏水化处理的二氧化硅可以被水完全

浸润，因此具有较好的亲水性。通过 HMDS 疏水化改性后的接触角为 130°，

证明此时的二氧化硅纳米粒子具有典型的疏水性，见图 2.4（b）。最后，图 2.4

（c）中接触角约为 145°，因此可以认为接枝过后的二氧化硅纳米粒子具有超

疏水性。可以看到通过不同的处理方式本论文得到了具有不同表面化学结构的

二氧化硅纳米粒子。 

 

图 2.4 水接触角测试照片，其中（a）为未经预处理的二氧化硅纳米粒子；（b）为经过

HMDS 进行疏水改性之后的二氧化硅纳米粒子；以及（c）经过接枝过后的二氧化硅

纳米粒子 

（b）核磁共振 1H 谱（1H NMR） 

将 5mg 二氧化硅纳米粒子分散于重水中，将改性和接枝后的二氧化硅纳米

粒子分散在氘代氯仿中，并分别装入核磁管中密封。核磁共振实验在 Bruker 

Avance 600 上进行。在图 2.5（a）显示的 1H NMR 谱中，由于未经过任何的预

处理，因此二氧化硅表面仅存在硅羟基结构，图中仅在化学位移 4.4 ppm处出现

了重水的溶剂峰。此外，改性后和接枝后的二氧化硅纳米粒子存在明显差异。

根据教材中对于不同化学环境氢的化学位移可以定量的分子核磁共振氢谱。由
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于改性后和接枝后的样品均是采用氘代氯仿进行溶剂化，因此在图 2.5（b）和

图 2.5（c）中均在 7.7ppm 处出现了氘代氯仿的溶剂峰，同时 1.5ppm 处出现的

强峰可以归为-CH3。另外，对于接枝后的样品，3.8 ppm 处的峰可以被认为来自

单羟基封端聚二甲基硅氧烷中的-O-CH3 的封端；而 1.3 ppm 处的峰可以被认为

来自于 TDI 苯环上的甲基。 

 

 
图 2.5 不同预处理方式得到的二氧化硅纳米粒子 1H NMR 谱：（a）未处理；（b）改性后；

（c）接枝后 

（c）透射电子显微镜 

将合成得到的未改性的二氧化硅纳米粒子和改性及接枝 PDMS 分子链的二

氧化硅纳米粒子分别取 5mg 分散在水和甲苯中，超声 20min 后，取分散液滴在

纯碳支撑膜上，风干后利用 Zeiss Libra 200 FE 型透射电子显微镜观察纳米二氧

化硅形貌。图 2.6 展示了两种二氧化硅纳米粒子经过不同处理后的 TEM 照片。

其中图 2.6（a）和图 2.6（d）均未经过任何处理，可以明显的看到纳米粒子出

现了很强烈的团聚现象，粒子之间出现了重叠，可以说明未经改性处理的二氧

化硅具有很强的粒子-粒子相互作用。而经过疏水改性之后，纳米粒子的分散性

明显变好，在图 2.6（b）和图 2.6（e）中，纳米粒子均未出现明显的重叠现象。

在图 2.6（c）和图 2.6（f）中，接枝后的纳米粒子在粒子界面处出现了明显的连

续层，并出现了团聚，可以说明二氧化硅表面覆盖了一层聚合物分子链，从而

导致粒子的聚集。 
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图 2.6 不同二氧化硅的 TEM 图片：其中（a）， （b）和（c）为购买的 LUDOX TM40 

硅溶胶粒径为 22 纳米，分别进行了干燥，改性和接枝处；（d）、（e）和（f）为实验室自制

80 纳米二氧化硅纳米粒子，其处理方式及顺序与 22 纳米硅溶胶一致。此外图中白线均代

表 200 纳米 
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2.3 硅橡胶复合材料的制备工艺 

2.3.1 实验材料及设备 

通常硅橡胶复合材料混炼胶由橡胶基体、填料和硫化剂组成，本章内容中

所使用的主要实验原料如表 2.4 所示： 

表 2.4 主要实验原料 

原料名称 型号及规格 生产厂家 

甲基乙烯基硅橡胶 110-2 中昊晨光研究院 

甲基苯基乙烯基硅橡胶 - 山东大学 

沉淀法二氧化硅 36-5 
吉林通化双龙有限公

司 

气相法二氧化硅 HT63 
中国科学院理化技术

研究所 

单分散球形二氧化硅 直径 22 纳米 sigma-adrich 

单分散球形二氧化硅 直径 22 纳米-改性 实验室自制 

单分散球形二氧化硅 直径 22 纳米-接枝 实验室自制 

单分散球形二氧化硅 直径 80 纳米 实验室自制 

单分散球形二氧化硅 直径 80 纳米-改性 实验室自制 

单分散球形二氧化硅 直径 80 纳米-接枝 实验室自制 

过氧化二异丙苯 DCP 上海阿拉丁有限公司 

三烯丙基异氰尿酸酯 TAIC 西亚化工有限公司 

高分子量羟基硅油  西亚化工有限公司 



第 2 章 复合材料的设计合成及表征 

40 

 

 

实验所用仪器设备如表 2.5 所示： 

表 2.5 主要实验设备 

仪器设备名称 型号 生产厂商 

转矩流变仪 XSS-300 上海科创橡塑机械设备 

平板硫化仪 LP-S-50 Labtech Engineering Co.,Ltd 

压片机 XH-406 西华测试设备有限公司 

60Co 源 - 核物理与化学研究所 

 

2.3.2 硅橡胶复合材料的硫化工艺 

辐照交联的二氧化硅-硅橡胶复合材料的具体制备流程如下：将 100 phr（15 

g）甲基乙烯基硅橡胶生胶和相应的二氧化硅填料放入转矩流变仪中进行混合密

炼并将温度设置为 105 ℃，将转速设置为 90 转每分钟，密炼 15 min 后取出复合

物再次放入转矩流变仪中密炼 15 min，得到未硫化的填充橡胶。未硫化的填充

胶在室温下存放一周以达到吸附平衡状态。对于辐照交联的硅橡胶复合材料，

将停放一周之后的填充橡胶在室温下放入转矩流变仪中并加入 4 phr 的三烯丙基

异氰尿酸酯，混合 15 min 至均匀。将填充橡胶放在在压片机上厚度为 1 mm 的

模具中，首先在 10 MPa 下压片 5 分钟，然后进行排气后，再以 15 MPa 的压强

压片 10 min。压制好的填充橡胶片在核物理与化学研究所的 60Co 源上通过γ射线

进行辐照硫化。辐照的总剂量为 50 kGy，剂量率为 100 Gy/min。对于化学交联的硅

橡胶复合材料，停放一周之后的填充橡胶在室温下放入转矩流变仪中并加入 3 

phr（0.45 g）的过氧化二异丙苯，混合 15 min 至均匀。将加入硫化剂后的填充

橡胶放置于平板硫化仪上，设置 160 MPa 的压强和 160 ℃温度热压 20 min 将填

充橡胶硫化为厚度约 1mm 的薄片。 

 

2.4 填料网络的表征 

由于填料和基体分子链有着极大的衬度差，因此通过小角散射能够直接获

取填料网络的散射曲线。而通过模型拟合的方法，能够从小角散射的曲线中获

取定量的结果信息。但是对于适合模型的选择也是一个小角散射拟合过程中的
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难点。因此，为了使得拟合结构可信度更高，本论文根据不同的填料网络形态

选取了不同的模型对小角散射一维曲线进行拟合。 

2.4.1. Kratky 变换 

通常情况下，由于中子小角散射的波长分辨率较宽，因此对于多分散的结

构，在散射曲线中一般不会出现明显的峰，而是多个峰叠加形成的平滑曲线。

这个行为表现在中子小角散射曲线上就形成了拐点，而通常认为小角散射曲线

上出现的拐点能够对应这部分特殊的散射体尺寸信息。但是对于直接观测小角

散射曲线的拐点容易存在误差，因此常常利用 Kratky 变换对原始的中子小角散

射曲线进行处理。通过 Kratky 变换能将原有的拐点变为更加容易识别的峰，对

峰位置进行拟合就可以得到参数化的结构尺寸信息。 

通过 Kratky 变换能够更好的确定一维散射曲线中的拐点，而拐点直接对应

于结构的尺寸。在此系统中可以认为散射曲线由不同散射体的信号叠加而成，

因此可以通过具体的公式拟合：[35, 36] 

 𝑀𝑖(𝑞) =
𝐴𝑖

√2𝜋𝜎𝑖𝑞
𝑒𝑥𝑝 (−

𝑙𝑛2(
𝑞

𝑞𝑖
)

2𝜎𝑖
2 ) （2.1） 

式中 qi为峰位置、Ai为振幅和 σi为对数正态分布宽度。 

2.4.2 Beaucage 模型 

Beaucage 模型是由 G Beaucage 在 1995 年首次提出[37]，是基于 Guinier 近似

和 Porod 定理的经验模型。该模型描述了小颗粒通过相互作用形成聚集体的形

态，通过模型拟合能够得到聚集体每一级结构的幂率和尺寸信息。基于中子小

角散射的探测范围以及填料网络的多层级结构，本论文选择了两水平的

Beaucage 模型。两水平的 Beaucage 模型能够定量化给出初级粒子的表面分形维

数和尺寸，以及聚集体的质量分形维数和尺寸信息。因此本论文采用了而两水

平的 Beaucage 模型对聚集体尺寸及形状进行拟合[38]： 

 𝐼(𝑞) = 𝐺𝑎𝑔𝑔 exp (
−𝑞2𝑅𝑔,𝑎𝑔𝑔

2

3
) + 𝐵𝑎𝑔𝑔 (𝑒𝑥𝑝 (

−𝑞2𝑅𝑔,𝑆𝑖
2

3
)) [{𝑒𝑟𝑓 (

𝑞𝑅𝑔,𝑎𝑔𝑔

√6
)}

3

/𝑞]
𝑑𝑓,𝑎𝑔𝑔

+

𝐺𝑆𝑖 (𝑒𝑥𝑝 (
−𝑞2𝑅𝑔,𝑆𝑖

2

3
)) +𝐵𝑆𝑖 [{𝑒𝑟𝑓 (

𝑞𝑅𝑔,𝑆𝑖

√6
)}

3

/𝑞]
𝑑𝑓,𝑆𝑖

+ 𝐼𝑏𝑘𝑔 （2.2） 

式中，G、B分别为 Guinier因子和 Porod因子，Rg为回转半径，df为幂律衰

减的指数，erf()为误差函数，Ibkg 为非相干散射背景。通常情况下为了提升拟合



第 2 章 复合材料的设计合成及表征 

42 

 

的精确性，通常会固定一些自由变量。如通过 TEM 观测到的初级粒子尺寸，和

二氧化硅表面分形等参数。 

2.4.3. 引入舒尔茨分布的硬球模型 

硬球模型通常作为一种最基本的模型而被用于具有明锐界面且散射体为球

形的基础模型，通过拟合能够获取基体中填料的尺寸信息。但是，填料在基体

中存在着一定的分散性，因此本论文通过在硬球模型中引入舒尔茨分布来量化

多分散性[39]： 

𝐼(𝑞) = 𝑛 ∫ 𝐹𝑖
2(𝑞)

∞

0
𝑓(𝜎𝑖)𝑑𝜎𝑖 + ∫ ∫ 𝐹𝑖(𝑞)𝐹𝑗(𝑞)[𝑆𝑖𝑗(𝑞) − 1]

∞

0

∞

0
𝑓𝑖(𝜎𝑖)𝑓𝑗(𝜎𝑗)𝑑𝜎𝑖𝑑𝜎𝑗

 （2.3） 

式中，𝐹𝑖(𝑞)为硬球模型的形状因子，Sij(q)球为结构因子，而𝜎则是多分散

指数。通过引入舒尔茨分布的硬球模型，能够对于某些具有规则形状的填料在

基体中的尺寸及分散状态进行定量的表征。 

2.5 结合胶网络及基体网络的表征 

由于结合胶与基体分子链的元素组成相同，因此具有极为接近的散射长度

密度；因此结合胶的散射信号通常与填料网络信号耦合。为此，需要通过特定

的方法对此部分信号进行解耦合。利用中子小角散射对于同位素的识别，本论

文选取了氘代链标记及氘代溶剂溶胀的方法使得结合胶显影。此外，利用低场

核磁对于高分子链的识别，在实空间中实现了对固定相含量及基体网络交联密

度分布的表征。 

2.5.1. 氘代链标记结合胶显影技术 

由于中子散射能够实现对氢氘同位素的分辨，且短的分子链更容易在二氧

化硅表面发生吸附[40]，因此在复合材料中添加少量的氘代分子链就能够实现结

合胶散射长度密度的差异从而使得结合胶层显影。同时为了避免氘代分子链与

氢分子链的共混导致基体的平均散射长度密度，因此本论文将氘代分子链添加

量控制在 5%。通过氘代标记的二氧化硅复合材料能够使得中子小角散射能够识

别结合胶层，并添加的分子链不会对微观结构和宏观性能产生影响。 
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图 2.7 （a）添加氘代分子链（50D）和不添加氘代分子链（50H）的中子小角散射曲

线；（b）添加氘代分子链（50D）和不添加氘代分子链（50H）的 MSE-FID 曲线；（c）添

加氘代分子链（50D）和不添加氘代分子链（50H）的 X 射线小角散射曲线；（d）添加氘

代分子链（50D）和不添加氘代分子链（50H）的应力应变曲线 

 

如图 2.7 所示，添加氘代链的复合材料的中子小角散射曲线在小 q 范围出现

了明显更高的强度，而两个样品的X-ray小角散射曲线却完全重合，说明中子小

角散射的信号包含了结合胶层的信号，填料网络的结构和分别也没有受到添加

氘代分子链的影响。而 MSE-FID 曲线衰减的趋势相同，这说明复合材料中结合

胶层的含量并没有因为氘代链的添加而改变。最后两个样品的力学性能也基本

一致。综上所述，说明氘代链标记是一种有效的结合胶显影技术，氘代链标记

技术的开发为原位拉伸中子小角散射实验研究结合胶在真实服役情况下的变化

提供了一种可能。 
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2.5.2 匹配二氧化硅填料的中子小角散射技术 

 

图 2.8 不同浓度的氘代环己烷、二氧化硅和硅橡胶基体的散射长度密度 

通过溶胀的方式也能够调整基体的散射长度密度从而实现对于二氧化硅填

料信号的屏蔽。为了定量的得到复合材料中结合胶层的参数化结构信息，我们

采用 53.7%的氘代环己烷对样品进行充分的溶胀，从而实现对二氧化硅填料信

号的屏蔽。并通过使用 2.2.1 中描述的中子散射谱仪和参数获取中子小角散射曲

线，并选取适合的模型对一维中子小角散射曲线进行拟合。Guinier-Porod 模型

[41]是一个较为通用的经验模型，该模型结合了小角散射的 Guinier 近似，以及

Porod 定律。尽管通过 Guinier 近似可以定量的得到散射粒子的尺寸信息，但是

Guinier 近似对于散射体形状的揭示还存在欠缺。而 Porod 定律可以根据散射曲

线的幂率来判断散射的形状特征。一般的认为幂率 3-4为表面分形维数，可以用

来描述表面粗糙度等形状信息，幂率越接近 4说明表面越光滑；而幂率 2-3为质

量分形，可以用来描述散射体的三维体分形，幂率越接近 3 则说明散射体越接

近规则球形，而幂率低于 2 通常认为散射体成 2 维链状。为了能够同时得到散

射体的尺寸以及形状信息，Hammouda 将 Guinier 近似和 Porod 定律做了定量化

的结合得到了 Guinier-Porod 模型，通过此模型能够直接拟合得到散射体的尺寸

和形状信息。本章工作为了得到定量化的散射体形状以及尺寸信息，因此采用

Guinier-Porod 模型，对一维散射曲线进行了拟合： 

 𝐼(𝑞) =
𝐺

𝑞𝑠  𝑒𝑥𝑝 (
−𝑞2𝑅𝑔

2

3−𝑠
)  for 𝑞 ≤ 𝑞1 （2.4） 
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 𝐼(𝑞) =
𝐷

𝑞𝑑  for 𝑞 ≥ 𝑞1 （2.5） 

式中， d 为 Porod 指数，s 为维度变量，G 为 Guiner 尺度因子，D 为 Porod

尺度因子，q1可以通过一下公式计算： 

 𝑞1 =
1

𝑅𝑔
(

3𝑑

2
)

1/2

 （2.6） 

两水平的 Guinier-Porod 模型被用于揭示包裹结合胶的聚集体的回转半径 Rg 

和 Porod 指数 d。可以通过维度变量 s 为来判断散射体的形状，如 s=2 时散射体

为二维片层。而根据这一形状能够通过公式计算出Rg与随机取向厚度片层(T)等

的关系： 

 𝑅𝑔 =
𝑇

√12
 （2.7） 

而对于一些单分散的球形二氧化硅填料在基体中更倾向形成具有较窄分布

的球壳结构。因此我们希望选择更加具有针对性的拟合模型来对于单分散球形

二氧化硅填充样品进行曲线拟合。球壳模型能够定量的描述纳米颗粒外具有分

子链包裹的结构，但是对于通常情况下球壳模型常用于单分散的体系，因此同

样在球壳模型中引入了舒尔茨分布对于某些具有规则形状填料的结合胶网络拟

合： 

 𝐼(𝑞) =
𝑠𝑐𝑎𝑙𝑒

𝑉𝑠
[

3𝑉𝑐(𝜌𝑐−𝜌𝑠)𝑗1(𝑞𝑟𝑐)

𝑞𝑟𝑐
+

3𝑉𝑠(𝜌𝑠−𝜌𝑠𝑜𝑙𝑣𝑣)𝑗1(𝑞𝑟𝑠)

𝑞𝑟𝑠
]

2

+ 𝑏𝑘𝑔     （2.8） 

式中𝑗1(𝑥) = (𝑠𝑖𝑛𝑥 − 𝑥𝑐𝑜𝑠𝑥)/𝑥2, 𝑟𝑠 = 𝑟𝑐 + 𝑡, 〈𝑉𝑖〉 = (4𝜋/3)
(𝑧+3)(𝑧+2)

(𝑧+1)2
〈𝑟𝑖〉, z 为

舒尔茨分布的宽度参数 𝑧 = (
1

𝑝2) − 1。通过引入舒尔茨分布的球壳模型，本论

文定量化了规则填料表面结合胶的厚度及分布信息。 

2.5.3 MSE-FID 测定复合料固定相组分含量 

质子自由感应衰减（FID）曲线与橡胶基体的链迁移率密切相关。填料-橡

胶界面内的约束段运动导致 FID 比纯橡胶基体衰减更快，而低场核磁共振能够

定量化的探究他们之间的差别与含量。因此可以通过 FID 曲线衰减的快慢，直

观地看到不同复合材料中固定相及移动相组分含量的差异。一般来说，FID 曲

线衰减的越快，则表示样品中的固定相组分含量更高或者受限程度更大。但是

在实验过程中由于脉冲发生器和探测器相同，因此机器存在着不可避免的死区

时间，界面信号可能会大量丢失，从而导致固定相层含量偏低。在检测前引入 

Magic-Sandwich Echo（MSE）序列恢复丢失信号，以获取整个样本的 FID 信号

[42, 43]，如图 2.9 所示，通过调整仪器的有限相位切换时间 tϕ，使最终回波时间
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τMSE与探测器死区时间相匹配，从而几乎完整的接收 FID 曲线。 

 

 

图 2.9 MSE-FID 脉冲序列[44] 

 

为了定量化固定相的组分含量，通常采用双对数衰减被用于对 MSD-FID 曲

线进行拟合[43]： 

 𝐼0 = 𝐴𝑚 × 𝑒
−

𝑡

𝜏𝑚𝑜𝑏𝑖𝑙𝑒 + 𝐴𝑟 × 𝑒
−

𝑡

𝜏𝑟𝑖𝑔𝑖𝑑  （2.9） 

式中，其中 𝐼0 为强度因子， 𝐴𝑟和 τ
rigid

 分别为固定相的组分含量和T2时间，

𝐴𝑚 和 τ
mobile

 分别为移动相的组分含量和 T2时间，此外由于体系中仅存在两种不

同动力学时间的组分，因此 A
m
+A

r
=1。 

2.5.4 双量子核磁共振（DQ NMR）表征基体交联网络分布 

改进的Baum-Pines脉冲序列能够进行双量子核磁共振（DQ）实验，研究橡

胶样品中主要双量子（DQ）相干的时间演化[45]，脉冲序列见图 2.10。 DQ-

NMR 方法可以量化聚合物链上相邻质子之间的偶极耦合相互作用。由于拓扑约

束，同核偶极体（1H- 1H）的运动不完全一致，而这称为偶极耦连作用 Dres。持

续存在的偶极耦连相互作用称为残余偶极偶联。残余偶极偶联与 MC 成反比，

MC 表示硅橡胶链中两个交联点之间的分子量[46]。因此 Dres 反应了橡胶基体交联

网络的密度。 
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图 2.10 1 H DQ NMR 使用的脉冲序列[47] 

 

此外通过引入合适的分布函数（高斯分布或伽马分布），我们能够通过

“Abragam-like”方程[48]： 

𝐼𝑛𝐷𝑄(𝜏𝐷𝑄, 𝐷𝑟𝑒𝑠) = 0.5 (1 − 𝑒𝑥𝑝 {−(0.378𝐷𝑟𝑒𝑠𝜏𝐷𝑄)
1.5

}
 

𝑐𝑜𝑠[0.583𝐷𝑟𝑒𝑠𝜏𝐷𝑄])

（2.10） 

来获取残余偶极偶联 Dres的分布，如图 2.11。 

 

 

图 2.11 1H DQ NMR 对聚合物交联的定量表征[49] 

最后如图 2.12 所示，通过结合中子小角散射特有的衬度匹配技术，实现了

对二氧化硅-硅橡胶复合材料散射信号的解耦合，定量的实现了对于复合材料中

复杂的结合胶网络以及填料网络实现了同步表征。此外利用低场核磁技术对中

子小角散射结果进行佐证和补充。利用 MSE-FID 脉冲序列对复合材中的结合胶

的含量进行了定量化探测，通过 DQ NMR 脉冲序列实现了对于基体网络交联密

度分布的探测多层级结构进行表征。综上所述，能够通过这两种新技术的联用，

实现对于复合材料中多重网络的演化进行定量表征。 
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图 2.12 衬度匹配中子小角散射技术与低场核磁共振联用表征复合材料多层级结构示意图 

 

2.6.本章小结 

本章探究了不同粒径的二氧化硅纳米粒子的合成配方，通过调节氨水、水、

乙醇的比例成功实现了二氧化硅纳米粒子在 400-20 纳米的可调。此外，利用二

氧化硅纳米粒子表面的活性硅羟基对其表面化学结构进行了修饰。选取了 22 纳

米和 80纳米的胶体纳米二氧化硅为实验对象，通过使用 HMDS改性成功制备了

疏水化的胶体二氧化硅纳米粒子，并通过实验证明其改性的成功。此外，通过

使用 TDI 作为链接剂的方法，在二氧化硅表面成功接枝了分子量为 4600 的

PDMS 分子链，事实证明，此方法非常适合用于需要接枝特定分子量 PDMS 的

场景。最后，通过水接触角测试、1H NMR 以及透射电子显微镜对接枝和改性

后的二氧化硅纳米粒子进行了测试，确定了改性和接枝的成功性。 

其次基于中子小角散射技术和低场核磁共振技术的特点出发，探索了中子

小角散射技术与低场核磁共振联用以对复合材料多层级表征的新技术。首先通

过向复合材料中添加氘代 PDMS 分子链，成功实现了对于结合胶层的显影。其

次通过中子小角散射独有的衬度匹配技术分别匹配复合材料中的二氧化硅和聚

合物基体，实现了中子小角散射信号的解耦合。最后通过低场核磁共振的 MSE-

FID 脉冲序列成功的对复合材料中固定相组份含量进行了定量化表征，而 DQ 

NMR 脉冲序列则被用于对复合材料聚合物交联网络分布进行了量化。通过结合

两种新技术的优势，在倒易空间和实空间中对复合材料的多层级结构网络进行

了定量的参数化信息获取。 
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第 3 章 不同填料份数的结合胶网络演化模型 

3.1 引言 

在过去的几十年里，硅填充硅橡胶作为一种应用广泛的聚合物纳米复合材

料，因其优异的力学性能、热稳定性、抗氧化性、抗辐射性、耐候性等优异的

特性而引起了人们的广泛关注[1-4]。由于未经补强的弹性体的力学性能较差因此

需要进行填充补强，而纳米二氧化硅作为一种兼具经济性和高效性的纳米粒子，

而被广泛用作填充硅橡胶的填料[5]。由于填料与橡胶的强烈相互作用，填料会

吸附聚合物链，形成界面层，界面层内部流动性降低，玻璃化转变温度（Tg）

升高[6]。结合胶可以被定义为一层在填料表面的滞留胶，同时结合胶层也被认

是桥接聚集体和聚合物基体的中间相[7]。本质上，这是填料表面吸附导致的具

有较慢动力学的基体分子链[8, 9]。 

为了研究硅橡胶的补强机理，特别是结合胶层的补强作用，研究者们通过

不同的方法进行了大量的研究[10-12]。通常情况下,可以利用具有不同结构参数如：

尺寸、形状、分散程度以及表面化学性质的填料以设计、生产具有特定性质的

硅橡胶复合材料[13]。另一方面，在填料与硅橡胶混合过程中的温度、辊轴转速、

停放时间等工艺参数通常也可以用以调控材料的性能。研究人员已经进行了大

量的工作来建立复合材料多层级结构和宏观性能之间的关系[14-16]。然而，这些

工作对于聚集体网络和结合胶形貌的揭示还不够完善。但是，为了设计出具有

预期性能的高性能硅橡胶，对多层级结构的清晰理解是揭示其内在机理的基石。

低场核磁共振（Low-field NMR）被广泛应用于聚合物链的残余偶极偶联（Dres），

以获取基体中固定相的含量和识别链动力学差异，从而获得不同条件下的网络

分布[17-22]。通过使用 1H 双量子核磁共振（DQ NMR），Sawvel 等人[20]提出了一

种可量化的非理想硅橡胶网络的交联结构。而 Papon 等人[23]认为在二氧化硅填

料表面附近出现了具有梯度变化的玻璃化转变温度（Tg）。此外可以通过小角散

射（SAS）技术，利用不同的入射光束（X 射线或者是中子）来更深入地了解

聚合物纳米复合材料的分层结构[24, 25]。得益于氢（H）和氘（D）的中子散射长

度密度（SLD）存在巨大差异，使得我们可以调节复合材料中各组分之间的衬

度，并利用小角中子散射（SANS）去探测具有不同散射长度密度组分的微观结

构[26-30]。尤其是利用衬度匹配中子小角散射（CM-SANS）方法能够通过对于氢、
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氘比例的调节直接屏蔽不需要的结构信息或简化复杂的多组分系统[31]。此前，

本课题组采用衬度变换中子小角散射（CV-SANS）方法对硅橡胶的微观结构进

行了分析，发现硅橡胶中存在约 8.5 纳米厚的结合胶层[32]。此外，通过设计了

一系列具有不同填料份数的硅橡胶复合材料（ΦSi），并对其进行了微观结构和

宏观性能的研究，对于结果分析发现高填充量和低填充量的硅橡胶复合材料分

别具有不同的补强效果和聚集体形态[33]。 

在此章节的工作中，聚焦于不同填料份数对于硅橡胶复合材料多层级结构

的定量化解析，尤其是结合胶网络在不同填料含量下的模型。通过不同浓度的

氘代环己烷溶胀的方法实现衬度匹配中子小角散射，以区分硅橡胶复合材料中

耦合的聚集体和结合胶信号。此外，通过对于干样品和溶胀样品的低场核磁共

振实验确定了在不同填料含量下结合橡胶的含量和基体网络的交联点密度分布。

同时，结合前期对于此系列复合材料力学性能的分析[33]，讨论了填料份数是如

何影响多层级结构的演化。 

3.2 实验方法 

3.2.1 样品制备 

本系列样品采用甲基乙烯基硅橡胶为橡胶基体，乙烯基链节含量为

0.16%mol，其重均分子量为 6×105 g/mol，多分散度为 2.5。高分子量羟基硅油

（分子量为 5×104–2×106 g/mol，羟基含量约为 13%-15%）用于减弱填料间相互

作用，促进填料分散。此系列样品主要探究填料份数对于多层级结构和宏观力

学性能的影响，本论文设计了 5phr、10phr、30phr、40phr、50phr、60phr 以及

80phr 一共 7 种填料份数，并应用第二章中所述方法通过辐照交联的方式制备了

相应的二氧化硅-硅橡胶复合材料。 

3.2.2 衬度匹配中子小角散射 

为了探究复合材料的微观结构，我们对溶胀样品进行了中子小角散射实验，

所有的中子散射实验都在中物院核物理与化学研究所绵阳研究堆上的狻猊谱仪

进行[34]。四种不同条件被用于获取不同散射矢量 q 范围的散射信号，其中包含

样品-探测器距离为 1.25 米、4.25 米和 10.45 米，中子波长 λ=0.53 纳米的三个布

局，以及样品-探测器距离为 10.45 米，中子波长 λ=1.3 纳米的一个布局，以获

取散射矢量 q 范围在 0.02 to 3.0 nm−1 的散射信号。散射矢量 q 可以根据𝑞 =
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(4𝜋/𝜆)sin (𝜃/2)进行计算，其中 θ为散射角。此谱仪的波长分辨率（Δλ/λ）约为

18%。而为了进行衬度匹配，我们采用了不同浓度的氘代环己烷对样品进行溶

胀。首先我们通过纯氘代环己烷对样品进行的完全溶胀，并按照上述的四个布

局对样品进行了中子小角散射实验。所有样品均被裁剪为 10*5mm 的薄片并放

入 2 mm 比色皿中加入对应浓度的氘代环己烷溶液进行溶胀，并在室温下放置

12 h 以达到溶胀平衡。浓度 53.7%和 4.9%的氘代环己烷溶液分别被用以匹配二

氧化硅填料和硅橡胶基体，而浓度 100%氘代环己烷则作为对照样。装有氘代环

己烷溶液和硅橡胶复合材料的比色皿被放置于样品台上进行中子小角散射实验，

比色皿用胶带密封以保证在实验过程中复合材料始终处于溶胀状态。为了简化

下文中样品的名称，我们将 100%、53.7%和 4.9%氘代环己烷溶液溶胀的样品分

别命名为 SFD (phr)、SMS (phr)、SMP (phr)系列, 而未经溶胀的干样品则被命名为 S 

(phr)。例如 SFD (80phr)样品代表填料份数为 80phr 的样品，经过了 100%氘代环

己烷溶液充分溶胀。 

 

3.2.3 溶胀动力学实验 

本论文采用重量法对硅橡胶复合材料的溶胀动力学进行了研究。将裁剪成

长、宽、厚分别为 5mm、5mm 和 1mm 的二氧化硅-硅橡胶复合材料在天平上进

行称重，并分别记录初始质量 W0，并计算其体积 V0。将裁剪好的复合材样品装

入 10 mL 离心管中，并分别加入 5 mL 的环己烷对其进行溶胀。间隔一定时间将

样品取出并用滤纸吸干表面环己烷后在天平上进行称重，并记录质量 Ws，并计

算其体积 Vs。直至 3 次质量不再变化后，停止实验。 

 

3.2.4 低场核磁共振 

低场核磁共振实验在 Bruker minispec mq 20 上进行。1H 的拉莫尔频率为

19.95MHz，π/2 和 π 脉冲分别为 2.60 和 5.20 μs。脉冲长度（τp）被设置为 2.6 

μs，循环衰减为 5s。DQ NMR 实验采用 30 个时间点（τDQ），在较快的 τDQ 时

间上选取更多的时间点来测量重构的 DQ 曲线，以提高拟合过程的可靠性。在

本章节中分别对未经溶胀的干样品和经过氘代环己烷充分溶胀的样品进行了测

试。 
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3.3 实验结果 

3.3.1 不同填料份数样品的力学响应 

硅橡胶样品被裁剪成长、宽、厚分别为 50mm、20mm 和 1mm 的规则矩形。

采用自制的辊轴拉伸机对样品进行拉伸实验。待拉伸试样的长度 L0 等于两个辊

轴之间的直线距离，在实验时始终不同样品的初始长度 L0 保持在 40 mm。拉伸

测试时，将拉伸速率恒定为 0.01 s-1，并将环境温度恒定在 25℃。传感器在拉伸

过程中将连续记录样品的应力和应变情况。本论文通过自制的拉伸机，对不同

填料份数的样品进行了拉伸实验，得到了样品一系列的应力-应变曲线，如图

3.1（a）。从应力应变曲线可以看出来，不同填料份数的样品其力学性能差异较

大。当填料份数小于 5 phr 时，力学曲线表现为线性弹性区、屈服点和应力平台

区。而填料份数大于 10 phr 时，应力应变曲线出现了应力硬化。而当填料大于

30 phr 时，更加强烈的应力硬化现象出现并表现在应力-应变曲线上。图 3.1（b）

中展示了，不同填料份数样品的断裂应变和模量。随着填料份数的不断增加，

样品的模量从 1.87 MPa 上升到 19.17 MPa，并且在 10 phr 到 60 phr 之间样品的

模量均在 4.5 MPa 左右。此外随着填料份数的增加，断裂应变随之增加，直到

30 至 50 phr 时达到 1.55 左右的稳定值，而当填料份数大于 50 phr 时，断裂应变

又下降到 0.48。填料份数在 40-50phr 时，样品表现出最佳的力学性能，而当填

料份数超过 80 之后，复合材料的断裂应变急剧减小，且伴随着模量的大幅增加。

因此在不同的填料份数下，复合材料的微观结构存在着差异。 

 

 

图 3.1 （a）不同填料份数对应的复合材料应力-应变曲线（b）不同填充份数样品的断

裂应变及模量 
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3.3.2 不同填料份数样品的溶胀动力学 

 

图 3.2 （a）硅橡胶复合材料的溶胀动力学；（b）不同样品的最终溶胀率和以及达到一

半溶胀率所需要的时间 

 

图 3.2（a）为样品在环己烷中的溶胀率随时间变化的曲线，其中溶胀率计

算公式如下：𝑄 = 𝑉𝑆/𝑉0，其中 V0 和 VS 分别为干燥和溶胀样品在平衡状态下的

体积。溶胀率在初始阶段急剧上升。如图 3.2 （b）显示，随着 ΦSi从 5 phr 增加

到 80 phr，溶胀率从 6.6 减少到 2.9。图 3.2（b）也给出了半程溶胀时间（t1/2）

随填料份数 ΦSi变化的图示。随着 ΦSi从 5phr 增加到 80phr，t1/2从 45.4 min 减少

到 22.5 min。然而，值得注意的是，在 ΦSi 从 40phr 到 60phr 的范围内，半程溶

胀时间有一个明显的上升，从 31.3 min 增加到 34.8 min。但是随着 ΦSi进一步增

加到 80 phr, t1/2再次急剧下降。 

由于溶胀可以被视一种外力场，因此溶胀过程中可能会出现一些与力学性

能类似的行为。二氧化硅填料以及结合胶基本不会被溶胀，因此填料份数的不

断增加使得复合材料中不可溶胀的部分大幅增加，导致了复合材料的溶胀率随

着填料份数的增加而不断降低，这说明填料份数的增加可能改变了复合材料原

有的微观结构。其次，40-60 phr 样品的半程溶胀时间有一个明显的提升，说明

复合材料在这个填料份数下，溶胀导致了部分的结构发生变化。 

 

 

 

3.3.3 逾渗阈值前后的填料网络形态 

为了获取在较大散射矢量范围的散射曲线，本论文将实验部分中所述 4 个
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布局的散射曲线进行拼合，如图 3.3（a）。以 SFD（5）为示例，可以看到 4 个布

局下的小角散射曲线能够较好的拼合，证明了小角散射曲线在全散射矢量范围

内的可靠性。纯氘代溶剂溶胀的样品作为对照进行了中子散射实验。SFD(phr)系

列样品的每条曲线的 q 相关性、斜率和斜率上的拐点都有明显的不同。有趣的

是，所有曲线在 0.2 nm-1左右存在一个交叉点。在大 q 区，强度随 ΦSi的增加而

减小，表明在溶胀聚合物网络的氘代环己烷溶剂是散射信号的主要来源。而在

中 q 区域，强度随着 ΦSi的增加而增加，表明填料聚集体和结合胶对强度的贡献

更大。SFD(60)和 SFD(80)在小 q 区表现出强度下降的行为，这可能是由于聚集体

之间的排斥作用造成的[14]。总而言之，SFD(phr)的多层级结构导致了复杂的 q 依

赖关系，因此有必要通过进一步的衬度匹配中子散射实验来区分复合材料的每

个组分的结构信息。 

 

图 3.3 （a）4 个布局下小角散射曲线的拼合；（b） SFD (phr)系列样品溶的一维小角散

射曲线 
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图 3.4 （a）SMP(phr)系列样品的一维小角散射曲线；（b）SMP(phr)系列样品小角散射曲

线的 Kratky 变换；（c）不同ΦSi的干样品与溶胀样品对应的聚集体尺寸；（d）不同ΦSi 的

干样品与溶胀样品对应的相关长度 

 

为了区分不同组分的散射信号贡献，本论文采用衬度匹配的方法对样品不

同组分的信号进行解耦合。首先，使用浓度为 4.9 % 的氘代环己烷溶液，将

SMP(phr) 系列复合材料样品的散射长度密度调整至于聚合物基体完全一致，以

确保散射信号只来自于二氧化硅填料。通过衬度匹配的方法，溶胀状态下的填

料网络的散射信号能够被单独的从复合材料中提取出来。本论文通过对于未经

溶胀样品的中子小角散射曲线(S(phr)) [33]和此章节中的散射曲线进行对比，散射

曲线的 q 相关性有明显差异，无论是绝对强度还是拐点的散射矢量 q 位置都有

差距，这可能是由于溶胀导致了结构因子和形状因子发生了改变。 

首先，本论文对小角散射曲线进行了 Kratky 变换，散射信号为聚集体和初

级粒子叠加得到，因此具有两个峰。通过公式 2.1 对 Kratky 变换后的曲线进行

了分峰拟合，图 3.4（c）和图 3.4（d）分别用 qCL=2π/Lc 和 qagg=2π/<2Ragg>两个

公式计算了聚集尺寸（2Ragg）和相关长度（Lc）。与 ΦSi 相关的类似行为表明随

着 ΦSi的增加，无论是聚集体尺寸（2Ragg）或者是相关长度（Lc）都单调递减。

然而，从图 3.4（c）和图 3.4（d）中可以看出，与干燥试样相比，溶胀样品的
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聚集体尺寸 2Ragg 更小而相关长度（Lc）。所有样品的聚集体尺寸（2Ragg）在溶

胀状态下比相应的干燥样品小 20 纳米左右。而相关长度（Lc）的范围则变大了

20 纳米至 30 纳米。SMP(phr)系列帮助我们获得填料在溶胀状态下的结构信息，

此外可以通过 SMS(phr) 系列进一步研究结合胶网络的结构信息。 

3.3.4 结合胶网络融合的微观机制 

本论文为了研究各种 ΦSi 情况下的结合胶网络结构信息，使用浓度为 53.7%的

氘代环己烷溶液，将 SMS(phr) 系列复合材料基体的散射长度密度调整至与二氧

化硅填料完全一致，以确保散射信号只来自于结合胶层。图 3.5（a）为 SMS(phr) 

系列的中子小角散射曲线，其 q 相关性与 SMP(phr) 系列和 SFD(phr) 系列完全不

同。第一，绝对强度明显降低；第二，中 q 区域的强度明显下降，这可能是由

于主散射体二氧化硅填料被匹配所造成的。 

值得注意的是，SMS(80)的散射曲线表现出明显的差异，如图 3.5（c）所示，

在 SMS(80)散射曲线经过 Kratky变换后，曲线出现了三个明显的峰。说明 SMS(80)

散射曲线共有三处拐点，而每一个拐点可以对应一个确定的散射结构尺寸，因

此可以推断 80 phr 的样品的结合胶出现了一个明显的结构转变。进一步地本论

文希望得到更加精确的定量化结构参数信息，因此采用了公式 2.1对经过 Kratky

变换后的 SMS(80)散射曲线进行分峰拟合。本论文发现在 0.153 nm-1、0.0628 nm-

1和 0.0268 nm-1处有三个峰，分别对应 41 纳米、100 纳米和 234 纳米三个特征

长度。 
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图 3.5 （a）SMS(phr)系列样品的一维中子小角散射曲线；（b）以 SMS(40)样品为例说明对中

子小角散射曲线采用的两水平 GP 模型拟合；（c）SMS(80)样品一维小角中子散射曲线

的 Kratky 变换及分峰拟合方法；（d）通过两水平 GP 模型拟合得到的不同ΦSi的溶胀

样品的结合胶厚度 

 

在小角散射技术中，可以采用分形维数的方法可以对三维结构进行分析[35, 

36]。但是值得注意的是，散射矢量 q 应该落在 2π/D<q<2π/d 范围中，式中 D 为

质量分形结构的上限尺寸，而 d 则是结构中初级单元的大小。与模型无关的幂

律方程 I=Aq-α+B被用于拟合 SANS曲线。对于 SMP(phr)系列样品，q的范围被选

定在初级粒子尺寸和聚集体结构尺寸的拐点之间，SMP(phr)系列的所有 α 值均在

2 ~ 3 之间，如图 3.5（a）所示，表明聚集体具有质量分形特征，且分形维数独

立于 ΦSi，这些结果与之前本课题组对干燥样品测试得到的结果一致[33, 37]。此外

由于结合胶的尺寸远小于聚集体，因此，对于 SMS(phr)系列样品的散射矢量 q的

范围应该为 q>>1/D。因此需要尽量避免选取小 q 处的散射曲线来进行幂率分析，

本论文将从 SMS(phr)系列样品散射曲线中提取的 α 值也汇总在图 3.6 中。有趣的

是，所有 SMS(phr)的 α值均在 4.2左右，除了SMS(80)的 α值为 2。无论是 SMP(phr)

系列还是 SMS(phr)系列样品的幂率分析结果与上文中所述的 Guinier-Porod 模型

拟合的结果一致。而大于 4 的 α 值被认为来源于结合胶层中散射长度密度的连

续分布。 
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图 3.6 SMP(phr)系列和 SMS(phr)系列的幂率分析结果 

 

此外，我们希望对于 SMS(phr)系列样品大于 4的幂率做进一步地深入探究。

Ruland 等人[38]认为当散射密度（对于 X 射线来说电子云密度，而对于中子来说

是散射长度密度）是连续变化时，小角散射的绝对强度就会以快于 q-4 的幂率发

生衰减。Schmidt 等人[39]通过以下函数来描述了这样的连续界面： 

 𝐼(𝑞) = 𝐼0𝑞−(4+2𝛽) (3.1) 

 𝛥(𝑥) = 𝛥0(𝑥/𝑎)𝛽 (3.2) 

式中，x为垂直于边界层的距离，a为密度变化时的边界层厚度，其中 0≤x≤ 

a, 0≤β≤1。本论文的这部分工作中，Δ0为溶胀基体内的散射长度密度常数值，对

于边界(最接近二氧化硅表面)上的点，x=0 而正的 x 表示界面层内的点位置。此

外 β 在溶胀样品中约为 0.1，因此在图 3.7 中计算了结合胶区域内散射长度密度

的演化规律，结果表明结合胶层具有精细的梯度变化结构，且梯度密度呈现出

指数变化规律。结合胶的散射长度密度在接近填料表面时变化更为剧烈，在厚

度为 1~2 纳米处时，已经达到了 81%~86% Δ0，而在剩下的 6.6 纳米厚度中缓慢

到达 Δ0。对于 SMS(80)，2.4 的 α 值表现出质量分形，说明结合胶层和聚集体存

在明显的支化结构。这是由于 80 phr 样品具有最小的聚集体尺寸和最接近的聚

集体间距[33]， 填料网络和结合胶网络会发生相互渗透。 
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图 3.7 左侧为散射长度密度梯度（Δ(x)/Δ0）与结合胶厚度（x）之间的估算函数；右侧为梯

度结合胶层示意图 

 

 

图 3.8 （a）S(phr)系列的归一化 MSE-FID 曲线；（b）以 S(80)为例说明 MSE-FID 曲线的双

组分拟合方法 

 

图 3.8（a）为干样品 S(phr)系列的归一化 MSE-FID 曲线。归一化的 MSE-

FID 曲线显示出样品不断增加的ΦSi 导致了 MSE-FID 曲线更快的衰减，这表明

填料的增加导致了系统中产生了更多具有慢链迁移速度的分子链。为了进一步

定量化各个组分的含量以及弛豫时间，如图 3. 8（b）中所示，以 S(80)样品为示

例采用公式 2.9 对归一化的 MSE-FID 曲线进行了双组分拟合，并将拟合结果汇

总在表 3.1 中。S(5)和 S(10)由通过双组分拟合很难收敛，这可能是由于在这两

个样品中固定相的组分含量低于了设备的检测范围。剩余样品均能够较好的拟

合。𝜏𝑟𝑖𝑔𝑖𝑑和𝜏𝑚𝑜𝑏𝑖𝑙𝑒分别对应了固定相分子链和基体分子链的 T2 时间，且不同样

品中基体分子链与二氧化硅填料均一致，因此在拟合得到的结果中表现为一个

常数。而由于填料含量的差异，导致了高填料份数的样品能够吸附的基体分子
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链更多，从而表现出固定相组分含量𝐴𝑟随着填料份数 ΦSi的增加而从 2.19 %增加

到 4.70 %。有趣的是，在干样品中本论文对固定相含量进行了归一化处理，将

固定相组分含量除以填料份数得到的𝐴𝑟/∅𝑆𝑖
𝑣 为一个与 ΦSi无关的定值，这与前文

中通过衬度匹配中子小角散射得到的结果一致。 

 

 

表 3.1 MSE-FID 的拟合参数 

sample ∅𝑆𝑖
𝑣 (𝑝ℎ𝑟) ∅𝑆𝑖

𝑣 (%) 𝐴𝑚(%) 𝐴𝑟(%) 𝐴𝑟/∅𝑆𝑖
𝑣  𝜏𝑚𝑜𝑏𝑖𝑙𝑒(𝑚𝑠) 𝜏𝑟𝑖𝑔𝑖𝑑(𝑚𝑠) 

S(30) 30 11.9 97.97(56) 2.190(22) 0.00184 3.72(95) 0.090(56) 

S(40) 40 15.3 97.22(23) 2.780(28) 0.00181 3.52(76) 0.091(49) 

S(50) 50 18.4 96.94(28) 3.313(23) 0.00180 3.52(66) 0.092(62) 

S(60) 60 21.3 96.25(17) 3.766(19) 0.00176 3.04(85) 0.095(45) 

S(80) 80 26.5 95.30(23) 4.697(21) 0.00177 2.36(92) 0.098(55) 

 

3.3.5 基体交联网络的演化机制 

S(40)作为示例展示在图 3.9（a）中，原始信号包含 DQ信号 IDQ和参比信号

Iref，这些信号通过以下方程被重构为信号 InDQ
[40]： 

 𝐼𝑇𝑎𝑖𝑙 = 𝑓 × 𝑒𝑥𝑝[−2𝜏𝐷𝑄/𝑇2] (3.3) 

 𝐼𝑀𝑄 = 𝐼𝑟𝑒𝑓 + 𝐼𝐷𝑄 − 𝐼𝑇𝑎𝑖𝑙 (3.4) 

 𝐼𝑛𝐷𝑄 =
𝐼𝐷𝑄

𝐼𝑀𝑄
 (3.5) 

式中，T2为系统的自旋-自旋弛豫时间，𝜏𝐷𝑄为双量子激发时间，𝐼𝑇𝑎𝑖𝑙则为悬

挂自由链的信号。IMQ被用于对 DQ 滤波强度的归一化，以消除弛豫的影响。 

图 3.9（b）比较了干样品和溶胀样品的 DQ 重构曲线。直观上，S(40)有明

显的最大值，而 SFD(40) 的 InDQ 呈单调增加趋势，且趋近于 0.5，表明干样品的

结构更加均匀且符合高斯分布。考虑到干燥和溶胀试样之间的矩阵网络均匀性

不同，采用了两种不同的分布函数来拟合以获得交联点分布。对于干燥样品，

基体中较为均匀的橡胶链服从高斯分布。但由于溶胀引起的链不均匀性，使得

溶胀样品通过引入高斯函数的“Abragam-like”方程（公式 2.10）拟合不再收敛。
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因此，采用引入伽马分布函数来拟合溶胀样品[41]。图 3.9（c）呈现了溶胀样品

系列 SFD(phr)和干样品系列 S(phr)的残余偶极偶联 Dres/2π 随 ΦSi变化的分布。在

10 phr 到 30 phr 间存在一个明显的逾渗阈值(ΦSi
c)，残余偶极偶联 Dres/2π 在低于

10 phr 和高于 30 phr 时完全不同。此外, Dres/2π 值在每个 ΦSi 区域中相似，在图

中用红色虚线做了标示。对于干样品系列 S(phr)的 Dres/2π 在 ΦSi
c 以下及以上分

别约为 128 Hz和 145 Hz。这说明逾渗阈值(ΦSi
c)两侧样品基体交联网络可能存在

差异。然而，对于 SFD(phr)系列样品， Dres/2π 随着 ΦSi从 30 phr 增加到 80 phr，

而从 277 Hz 增加到 345 Hz。值得注意的是 SFD(80)的 Dres/2π 尤其高于其他的溶

胀样品。同时，溶胀样品 SFD(phr)的 Dres/2π 值也高于干样品 S(phr)。 

 

图 3.9（a）S(40)样品的归一化 IDQ、IMQ、ITail 以及重构的 InDQ 曲线和拟合曲线；（b）

S(40)干样品和 SFD(40)溶胀样品的重构 InDQ 曲线以及其对应的分别引入高斯分布和伽马

分布的拟合曲线；（c）干样品 S(phr)系列和溶胀样品 SFD(phr)系列对应的残余偶极偶联；

（d）干样品 S(phr)系列的交联点分布宽度；（e）干样品 S(phr)系列的交联网络分布函数；

（f）干样品 S(phr)系列和溶胀样品系列 SFD(phr)的交联网络密度分布 

此外，σ/Dres 常用于表示交联网络矩阵的不均匀性，σ 其中为高斯分布的标
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准差[42]。图 3.9 显示了在越过逾渗阈值 ΦSi
c后，干样品的 σ/Dres随着填料份数从

30 phr 增加到 80 phr 而从 0.25 单调增加到 0.45。为了更直观地描述残余偶极耦

合分布，图 3.9（e）展示了 S(30)到 S(80)交联点密度分布图。随着 ΦSi的增加，

测得的残余偶极耦连分布曲线的宽度变宽，表明橡胶基体网络的不均匀性增加。

为了比较 SFD(phr)系列的高斯分布和 S(phr)系列的伽玛分布，在图中给出了部分

样品的了归一化 Dres 分布曲线。显然，溶胀对 Dres/2π 的分布有重要的影响。溶

胀后样品的 Dres/2π 分布变宽，这说明溶胀扩大了网络的不均匀性。 

 

3.4 结果讨论 

 

图 3.10 干样品（a, b, c）和溶胀样品（a'，b'，c'，c″）的聚集体结构和结合胶结构演化示

意图 

基于CM-SANS，溶胀动力学，低场核磁共振的结果。结合胶网络和结合胶

网络随着填料份数的演化可以被进一步地揭示。图 3.10 中绘制了与这些问题对

应的示意图。首先，无论是 SMS(phr)系列的衬度匹配中子散射结果还是低场核

磁共振的结构都一致的显示了在 10 phr到 30 phr之间存在着一个临界阈值 ΦSi
c，

这也与之前关于 S(phr)的工作认识[33]和文献报道的逾渗阈值一致[43, 44]。当 ΦSi 低

于 ΦSi
c 时，在中子小角散射的表征尺度内无法得到相关长度的信号，这有力地

表明了孤立聚集体在基体中占主导地位，如图 3.10（a）所示。而 ΦSi 增加到大

于 ΦSi
c时，部分橡胶会被束缚在聚集体形成的连通网络中[36]，如图 3.10（b）所

示。在图 3.2（b）中展示的溶胀率到达一半的时间 t1/2 从 40phr 到 60phr 的样品

出现了明显的突变上升，这说明了束缚橡胶的存在。而溶胀过程导致了填料网
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络的破裂，随后，这些束缚橡胶由于填料网络的破裂而被重新释放，并重新开

始溶胀，因此将整个溶胀过程的进程拉长。溶胀过程中的结构从图 3.10（b）演

化到图 3.10（b’）。这个过程也可以通过溶胀样品相比于干样品相增大的相关

长度 LC来证实。图 3.10 中低场核磁共振得到的 Dres具有显著差异，而这种不同

交联点分布的网络可能源于不同的聚集体结构。当 ΦSi 低于 ΦSi
c时，孤立的聚集

体很难形成连通的填料网络，如图 3.10（a’）所示。而当 ΦSi 高于 ΦSi
c 时，聚

集体能够通过结合胶的桥接作用形成连通的填料网络，从而产生更多封闭区域。

随着填料份数 ΦSi的增加，更加支化和连通的聚集体可能形成了具有更大分散性

的封闭微区，这些不均匀的结构导致更多的硅橡胶分子链被阻塞或者束缚。此

外，当填料份数当 ΦSi 高于 ΦSi
c 后，随着填料份数 ΦSi 增加而单调递增的溶胀

SFD(phr)系列样品的残余偶极偶联（Dres/2π）说明分子链受到的拉伸力变大，这

也导致网络的不均匀性。 

其次，根据衬度匹配中子小角散射的结果显示（见图 3.5），结合胶的厚度

为 8.6 纳米左右且独立于填料份数 ΦSi，这证明了结合胶的形成主要是由填料表

面固有的物理或者化学性质以及橡胶分子链决定的。而在 MSE-FID 展示的结果

中也表现出了相似的结果，复合材料中固定相的组分除以填料份数（𝐴r/∅𝑆𝑖
𝑣 ）

也同样为一个定值。另一方面，SMS(phr)系列样品中 4.2 左右的幂率说明了结合

胶层呈现一个梯度变化，这个演化规律被归纳到图 3.10（a’）中。并且所有样

品的结合胶都呈现出相同的梯度变化，为了简化演化规律模型，仅在 3.10（a’）

中展示这类梯度变化的模型，在其他演化模型图中梯度变化的结合胶用白色代

替。最接近填料表面的硅橡胶链的吸附是较为紧密，因而相对较难被溶胀[36]。

在 SMS(phr)系列中发现的边界层梯度分布同样也符合 Papon 等人[15]的描述。图

3.9中的双量子核磁共振数据也表明，当 ΦSi 高于 ΦSi
c时，随着 ΦSi的增加交联点

密度分布也在变大，说明基体的网络更加不均匀，这可能是由于更加密集的填

料网络在基体中创造了更多的封闭微区，从而使得基体网络发生部分的割裂。

此外，硅橡胶在大多数 q 范围的实验匹配点(40%-60% ΦD-toluene)与计算组分 ΦD-

toluene=53.7%非常接近[32]。这表明，结合胶是 SMS(phr)系列样品小角散射信号的

主要来源。 

最后，在SMS(80)样品中发现了三个特征尺寸参数分别为41、100和234纳米，

见图3.5（c）。同时SMS(80)样品的幂率为2.4，结合拟合得到的三个特征参数表

明填料网络和聚合物网络的多层级结构是相互渗透的。结合胶在SMS(80)很可能

是双连续结构，如图3.10（c”）所示。而三个特征长度分别与聚集体的圆柱管

的直径、长度以及管之间的相关长度对应。在其余的S MS(phr)样品中没有出现

明显的拐点可能是由于团聚体粒度较大（图3.4（c）），且分布较宽。从S 
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MS(phr)系列的低q区域强度，以及之前干样品S(phr)的Kratky变换拟合结果[33]和

溶胀样品S MS(phr)结果可以说明溶胀过程可能会在一定程度上破坏填料网络。

这说明填料网络中至少存在两种不同的相互作用。一种取决于填充粒子表面之

间的化学相互作用和物理相互作用，如范德华力和氢键，这种填料-填料相互作

用牢固，足以在溶胀状态下保持稳定。另一种是相邻聚集体之间的结合胶层桥

连形成的弱相互作用，而溶胀能够破坏这部分作用力因此“大”聚集体可以被

外场破坏成“小”的聚集体。然而，80 phr样品的结合胶网络可能更为致密，足

以抵抗这种溶胀作用，同时核磁共振数据表明80phr样品具有更强的链拉伸左右

也可以说明这一点。S FD(phr)系列的核磁共振结果也表明，S(phr)系列中存在一

些冻结的拓扑不均匀性在溶胀过程中被放大并被检测到。 

综合以上内容和之前工作的结论[33]，本章主要讨论了复合材料力学性能与

多层级结构之间的关系。溶胀过程可以作为模拟试样力学变形的一个很好的外

场条件。由于基体网络的复杂分布，填充橡胶的溶胀是不均匀的。一方面，束

缚橡胶、填料与填料之间的弱相互作用，以及外层结合胶能够耦合并协同作用，

在外力作用下能够发生形变从而耗散能量。且这个过程是可逆的，因而保证了

复合材料的性能。另一方面，由于填料-填料之间存在强烈的相互作用，结合胶

层包裹在在填料网络外，而由于结合胶层桥接而形成的连通结合胶网络能够提

升样品的模量。然而,在溶胀状态下S(80)由于密集的聚集体分布其结合胶仍然呈

现双连续结构，在刚性填料网络的表面覆盖的结合胶层较基体分子链仍有一定

的刚性，这也导致了样品较高的模量和较小的断裂应变。S MS(80)中发现的双连

续结构在 S(40) ~ S(60)的干样中也可能存在，但可能在溶胀过程中发生了破坏。 

最后，本论文用 CM-SANS 和低场 1H NMR 技术描述了不同的与填充网络

结构相关的结合胶模型，并讨论了其内在的增强机理。优化和平衡复合材料的

模量和粘弹性是橡胶领域关键的问题之一。在过去的几十年里，大量的研究表

明了结合胶对各种条件的敏感性，如填料负载、添加剂、聚集体结构、比表面

积、大分子参数、工艺条件等。为了用各种结合胶模型来解释填充橡胶的增强

机理，对多层级结构的形成与协同作用进行详细的描述是至关重要的，需要继

续进行更加深入的研究。 

 

3.5 本章小结 

本章工作旨在研究不同填料份数 ΦSi在硅橡胶中形成的结合胶模型与聚集体

结构之间的关系。结合衬度匹配中子小角散射，溶胀动力学和低场 1H 核磁共振。
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本论文分别选择了 4.9%、53.7%和 100%三个不同的 C6D12 浓度来调节基体中的

散射长度密度。其中 4.9%(SMP(phr))和 53.7% (SMS(phr))分别为结合胶和填充二氧

化硅的匹配点。研究结果揭示了结合胶模型的多样性。（1）所有数据都能一致

证实在 10 至 30 phr 之间存在一个逾渗阈值 ΦSi
c。当 ΦSi 在 ΦSi

c以下时，复合材

料中聚集体主要以孤立聚集体的状态存在。通过增加 ΦSi直到超过 ΦSi
c后，一部

分橡胶分子链会被束缚在连通填料网络所形成的封闭微区中，从而使得填料份

数 ΦSi在逾渗阈值 ΦSi
c从以上或者以下形成的基体网络不完全相同。而增加的 σ/ 

Dres 表明网络交联点分布的不均匀性随着填料份数 ΦSi 的增加而增加。（2） 

SMS(phr)结果表面溶胀样品的结合胶厚度为 8.6 纳米。根据 S(phr)样品的 MSE-

FID结果对固定相含量进行了拟合，其中𝐴r/∅𝑆𝑖
𝑣 为常数说明结合胶含量独立于填

料份数 ΦSi。根据两种不同表征方法得到的相似结果，我们可以推断结合胶的形

成是由填料表面和橡胶分子链固有的化学和物理性质决定的。且根据 4.2附近的

幂律，结合胶层的梯度密度呈指数变化。（3） SMS(80)中存在 3 个特征长度，分

别为 41、100 和 234 纳米，分别与管径、长度和相关长度相关。这表明，填料

网络和聚合物网络结构是相互渗透的。因此，填料-填料弱相互作用和强相互作

用的填料、指数变化的梯度结合橡胶、两种填料-填料相互作用以及非对称橡胶

网络等层级结构对复合材料的增强机理具有协同的作用。 
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第 4 章 结合胶网络的形成机制及协同作用 

4.1 引言 

相比于纯硅橡胶来说，二氧化硅-硅橡胶复合材料在力学性能上被证实有很

大的提升[1-3]。对于硅橡胶复合材料性能的提升，普遍被认为复合材料的力学性

能是微观结构的宏观表象，而硅橡胶复合材料的多层级包括填料网络、结合胶

网络以及高分子基体网络[4-6]，而复杂且耦合的多层级结构阻碍了我们对于微观

结构与宏观性能关联的进一步认识。为了设计出具有预期力学性能的二氧化硅-

硅橡胶复合材料，有必要厘清其性能与微观结构之间的关系。研究人员试图利

用不同的方法来研究填料-填料、填料-聚合物相互作用如何影响多层级结构的

形成及其构效关系。然而，要解耦多层级结构中每个部分的结构和效用并不是

一项容易的任务。在拉伸过程中，填料网络[7]和聚合物网络[8]表现出协同效应。

同时，耦合在一起的填料网络[9]和结合胶网络[10]，在拉伸过程中都会发生变形。

因此，需要解耦多层级结构来解释每个部分对强化效果的影响。 

而为了厘清二氧化硅-硅橡胶复合材料的多层级结构，国内外学者研究了不

同形状、大小和表面结构的各种二氧化硅的不同作用。由于纳米效应，填料的

尺寸对填料网络和结合胶网络都有显著影响[11]。此外，填料的形状可能会改变

填料-填料的相互作用，从而影响填料的渗阈值和有效体积分数[12]。而填料表面

的化学结构可以引起完全不同的界面相互作用和力学行为。因此，改变化学结

构（如表面疏水和聚合物接枝）被认为是调节填料-填料[13]和填料-聚合物相互

作用[14, 15]的有效方法，而对于这些相互作用的调整已经被证实对于补强来说至

关重要[16, 17]。此外，各种改性方法被用来控制表面结构的疏水性[18]、接枝密度

[19]和接枝聚合物链分子量[20]。然而，针对填料表面化学结构的改性与补强效果

之间存在复杂的关系，需要对其进行更系统的研究[7, 21, 22]。也就是说，撇开二

氧化硅的大小和形状不谈，表面化学结构的微小差异就会导致机械性能的巨大

差异。对于工业二氧化硅填料，尺寸和形状的多分散性进一步提高了二氧化硅-

硅橡胶复合材料的复杂性。因此，想要清楚地描述二氧化硅-硅橡胶复合材料复

杂的多层级结构，有必要建立一个简化模型来分析单变量参数。 

在此章节中，希望关注填料表面化学结构和形状以及尺寸对与多层级结构

的影响。本章节中以规则形状的溶胶二氧化硅作为简化模型，并对其进行了不

同的预处理以调节表面化学结构。通过与工业二氧化硅填料的比较，系统地分

析了多层级结构的形成及其对于补强的协同效应。为了实现这一目标，本论文
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采用具有 3种特定表面化学结构和 2种不同尺寸共 6种的胶体二氧化硅和工业二

氧化硅填料来对硅橡胶进行补强。本论文通过中子小角散射对填料网络和结合

胶网络进行了表征。同时，通过低场 1H NMR 确定了二氧化硅-硅橡胶复合材料

中交联点的分布和固定相组分含量。以此为基础，研究了填料表面化学结构及

形状对填料-填料和填料-聚合物相互作用的影响。结合宏观力学，讨论了多层

级结构的演化过程以及微观结构与宏观性能的关系。 

4.2 实验方法 

4.2.1 样品制备 

本系列样品使用甲基乙烯基双苯基聚硅氧烷：二甲基聚硅氧烷（PDMS）、

二苯基聚硅氧烷（PDPS）、甲基乙烯基聚硅氧烷（PMVS）共聚物为橡胶基体，

三种链节单元的摩尔分数分别为 89.4%PDMS，10%PDPS 及 0.6%PMVS，粘均

分子量为 60 kg/mol。选取第 2 章中 2.2 中合成的具有不同表面化学结构和尺寸

中的 6 种不同纳米二氧化硅及工业化沉淀法及气相法为填料通过 2.3.2 中描述的

化学交联方法制备硫化填充橡胶样品。为了更加简洁，我们将不同复合材料所

使用的二氧化硅填料总结在表 5.1 中。气相法二氧化硅填料被标记为 F，沉淀法

填料被标记为 P。此外，22 纳米和 80 纳米粒径的单分散球形二氧化硅被分别标

记为 C20 和 C80 系列。同时，根据表面预处理的方式不同，同一粒径的填料根

据未处理，疏水改性，接枝 PDMS 分子链的不同表面预处理方式被分别标记为

R，M，G。 

表 4.1 不同样品对应的二氧化硅填料 

二氧化硅类型 粒径 预处理方式 样品名称 

单分散球形二氧

化硅 

22 纳米 

未处理 C20R 

改性 C20M 

接枝 C20G 

80 纳米 

未处理 C80R 

改性 C80M 

接枝 C80G 

沉淀法二氧化硅 25 纳米 - P 

气相法二氧化硅 16 纳米 - F 
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4.2.2 衬度匹配中子小角散射 

本章节中衬度匹配方法与 3.2.2 中一致，，其中样品-探测器距离为 1.25 米、

4.25 米和 10.45 米，中子波长 λ=0.53 纳米的三个布局，q 范围为 0.05~1 nm-1。并

采用浓度 53.7%和 4.9%的氘代环己烷溶液对样品进行溶胀分别被用以匹配二氧

化硅填料和硅橡胶基体,同时使用未经溶胀的样品进行对照。并分别命名为 S 系

列，SMS 系列和 SMP 系列。 

 

4.2.3 低场核磁共振 

与 3.2.4 中相同，低场核磁共振实验在 Bruker minispec mq 20 上进行。1H 的

拉莫尔频率为 19.95MHz，π/2 和 π 脉冲分别为 2.60 和 5.20 μs。脉冲长度（τp）

()被设置为 2.6 μs，循环衰减为 5s。DQ NMR 实验采用 30 个时间点（τDQ），在

较快的 τDQ 时间上选取更多的时间点来测量重构的 DQ 曲线，以提高拟合过程

的可靠性。在本章节中仅对未经溶胀样品进行了测试。 

 

4.2 实验结果 

 

4.2.1 初级粒子的尺寸及形貌 

为了得到初级粒子的具体形貌，本论文中对 8 种填料都进行了透射电子显

微镜观察，以确定初级粒子的形貌。将二氧化硅填料根据溶解性分别分散在水

或甲苯中，超声 20min后，取分散液滴在纯碳支撑膜上，风干后利用 Zeiss Libra 

200 FE 型透射电子显微镜观察纳米二氧化硅形貌。 
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图 4.1 不同二氧化硅填料的 TEM 图片：其中（a）为气相法二氧化硅；（b）为沉淀法二氧

化硅；（c，d，e）为粒径为 22 纳米的单分散球形二氧化硅，（f，g，g）为粒径为 80 纳米

的单分散球形二氧化硅，其中 R，M，G 则分贝代表未处理，疏水改性和接枝预处理。此

外，图中所有标尺均为 200 纳米 

 

首先，利用 TEM 对真实空间中各种初填充物结构进行微观形貌分析，如图

4.1 所示。可见，沉淀法和气相白炭黑均具有典型的聚集行为，但气相法二氧化

硅的分散性较沉淀法二氧化硅更好。从 TEM 图中可以得知沉淀法和气相法的平

均粒径分别在 25 纳米和 16 纳米左右。图 4.1（c）为购自 Aldrich 的单分散球形

二氧化硅 Ludox TM40，其直径约为 22 纳米。自制的二氧化硅胶体粒径约为 80

纳米，呈规则球形（图 4.1（f））。与气相法和沉淀法二氧化硅碎片化的形状不

同，单分散二氧化硅呈现规则的球形形状。在不进行疏水改性的情况下，两者

由于填料与填料之间的强烈相互作用而形成明显的团聚体。图 4.1（d）和图 4.1

（g）为 HMDS疏水改性后，尺寸分别为 20 纳米和 80 纳米的二氧化硅，疏水化

改性后的二氧化硅的分散性明显提高。而在图 4.1（e）和图 4.1（h）中，粒子

再次出现聚集，这可能是由于表面接枝的聚合物链被纠缠在一起，因此，二氧

化硅纳米粒子之间出现了可以被 TEM 观察到的连续层。 
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4.2.2 填料表面化学结构及形状与力学性能的关系 

 

 

图 4.2 （a）工业填料填充复合材料的应力应变曲线；（b）单分散球形二氧化硅填充的复合

材料的应力应变曲线；（c）所有样品的断裂应变和应力 

 

二氧化硅填充硅橡胶复合材料的力学性能测试在实验室自制的拉伸机上进

行。将硅橡胶复合材料裁剪成长、宽、厚分别为 20mm、10mm、1mm 的薄片。

将裁剪好的样品通过夹头固定在拉伸机上，并记录两个夹头之间的初始长度

（L0）。设置拉伸速率为 0.001 s-1，启动拉伸机开始拉伸直至样品断裂，软件将

自动记录拉伸过程中应力和应变的变化曲线，所有拉伸实验都进行了三次。 

图 4.2为二氧化硅-硅橡胶复合材料的应力-应变曲线（SCCs）以及断裂应变

和应力。三次平均的断裂应变和应力如图 4.2（c）所示，工业填料填充样品显

示出类似的机械性能。气相法填料样品的断裂应变和应力分别为 2.25 MPa 和

2.63 MPa。而气相法填料样品的断裂应变和应力略高于 P 试样。对于单分散球

形二氧化硅填料系列，不同填料直径的样品的应力-应变曲线完全不同。C80 系

列试样的应力和断裂应变明显小于 C20 系列。此外，C20 和 C80 系列的原始填

料的应力和断裂应变均最小。C20M 和 C80M 的断裂应变相似，约为 1.15，但

C20M 的应力为 1.7 MPa，高于 C80M。F和 P 试样的模量均在 1.2 MPa左右，低

于 C20G 的 2.14 MPa 和 C80G 的 1.59 MPa。 

根据各个样品的应力-应变曲线和从其中提取的断裂应变和应力，我们发现

工业填料的断裂应变和应力均大于单分散球形二氧化硅填充的硅橡胶系列样品。

尽管气相法二氧化硅与沉淀法二氧化硅的尺寸更小，但是由于聚集体支化结构

和表面化学结构等其他因素的影响，二者的力学性能较为相似[10]，因此通过工

业样品力学性能的对比，也证实了简化二氧化硅-硅橡胶复合材料系统的必要性。 
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4.2.3 聚集体及填料网络的形成及演化 

 

 

图 4.3（a）工业填料样品的 SAXS 曲线；（b）C20 系列样品的 SAXS 曲线；（c）C80 系列

样品的 SAXS 曲线 

 

X 射线 小角散射实验在上海光源的 16B1 线站上进行，以探测填料网络分

布。样品被裁剪为 20*10mm 的薄片并放置于样品台上并用聚酰亚胺胶带进行粘

贴。每个样品测量时间为 5 min，并进行了 3 次测量。样品到探测器的距离为 2 

m，X-ray 波长被设置为 0.124 纳米。其中同样粒径的单分散球形二氧化硅填充

的硅橡胶样品表现出了几乎重合的散射曲线，说明具有不同表面化学结构的样

品在 X 射线 中的散射几乎一致。而对于工业填料填充二氧化硅，则出现了明显

的差别。 

为了进一步确定散射信号的可靠性，本论文在中国绵阳研究堆（CMRR）

的狻猊中子小角散射谱仪上，进行了同样的散射实验。三个不同样品-探测器距

离的布局分别为 1.25 米、4.25 米和 10.45 米，中子波长 λ=0.53 纳米，以获取散

射矢量 q 范围在 0.05 至 2.0 nm−1 的散射信号。散射矢量 q 可以根据𝑞 =

(4𝜋/𝜆)sin (𝜃/2)进行计算，其中 θ为散射角。此谱仪的波长分辨率（Δλ/λ）约为

18%。干样品被裁剪成 20*10 毫米的薄片放置于样品架上。而为了进行衬度匹

配，采用了不同浓度的氘代环己烷对样品进行溶胀。根据第 2 章中描述的衬度

匹配方法，选取了 53.7%和 4.9%氘代环己烷溶液以分别匹配复合材料中的二氧

化硅填料和橡胶基体。溶胀样品被裁剪为 10*5 毫米的薄片并放入厚度为 2 毫米

的比色皿中并加入对应浓度的氘代环己烷溶液进行溶胀，并在室温下放置 12 h

以达到溶胀平衡。装有氘代环己烷溶液和硅橡胶复合材料的比色皿被放置于样

品台上进行中子小角散射实验，比色皿用胶带密封以保证在实验过程中复合材

料处于溶胀状态。 
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图 4.4 干样品的中子小角散射曲线，其中（a）为工业填料样品；（b）为 C20 系列样品；

（c）为 C80 系列样品 

 

二氧化硅填充硅橡胶的一维中子小角散射曲线如图 4.4所示。气相法二氧化

硅填充样品和沉淀法二氧化硅填充样品的 SANS 谱线整体平滑且没有明显的峰，

表明其具有较高的多分散性和不规则的聚集体形态。在小 q 区域，沉淀法二氧

化硅填充样品的强度高于气相法二氧化硅填充样品，而在中 q 区域则相反，这

能够定性的说明沉淀法填料样品中的聚集体尺寸可能更大。与工业填料填充的

样品不同，单分散球形二氧化硅填充样品的聚集体形貌呈规则的球形，粒径分

布较窄，峰值明显。此外，对比相同样品的 SAXS 的曲线尽管趋势类似，但是

在中子散射中，不同样品的差异似乎被放大了，这可能是因为 SANS 的信号来

自中子和原子核之间的相互作用。因此 SANS 可以更灵敏地探测这样的这类被

软物质包裹的结构。因此与图 4.4（b）中的小角 SAXS 曲线相比，C20G 在

SANS 曲线上表现出更弱的峰，说明聚集体的分布变宽。而 C80G 的 SANS 曲线

与其他 C80 系列相似，因此，可以推断 80 纳米的二氧化硅颗粒很少形成有效的

聚集。 

为了更精确地得到结构参数并减少拟合误差，对某些自由参数进行了固定。

首先气相法二氧化硅和沉淀法二氧化硅的 Rg,Si分别被固定为 6.2 纳米和 10 纳米，

对应初级粒子的粒径分别为 16 和 25 纳米，这与 TEM 中的结果一致。其次将

df,Si 固定为 4，这是因为初级粒子与硅橡胶基体的边界是明锐的。气相法二氧化

硅和沉淀法二氧化硅填充样品的 SANS 曲线拟合出的 df 和 Rg，agg 分别约为 2.64

和 2.36。此外，假设聚集体为类球形,因此聚合的直径可以通过 [𝑅𝑎𝑔𝑔
2 ] =

5

3
[𝑅𝑔,𝑎𝑔𝑔

2 ]计算。计算得到的气相法二氧化硅和沉淀法二氧化硅填充样品的聚集

体直径[2Ragg]分别为 71.7 和 115.8 纳米。此外，在断面扫描电镜图中，也可以发

现类似的聚集体尺寸。 
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在图 4.4（b）和图 4.4（c）中，单分散球形二氧化硅填充的硅橡胶样品的

SANS 曲线出现了明显的峰，说明在单分散球形二氧化硅填充的样品中，初级

粒子倾向于形成均匀的聚集体。有趣的是，接枝二氧化硅填充样品的峰值强度

最低，尤其是 C20G，这说明填料尺寸分布更广。因此 Beaucage 模型可能不再

适用于这些样品的曲线拟合。 

C20 系列的拟合得到 Rg 相似，均在 11 纳米左右，与初级粒子尺寸。然而,

多分散指数𝜎却不相同 C20R,C20M C20G 拟合得到的多分散指数𝜎分别是 0.18，

0.19 和 0.31。遗憾的是，目前探测的 q 范围是 0.05nm-1至 2.0 nm-1, 因此 C80 系

列样品由于粒径较大而不能很好的进行拟合。 

 

图 4.5 不同二氧化硅填料填充硅橡胶的断面 SEM 图：其中（a）为气相法二氧化硅；（b）

为沉淀法二氧化硅；（c，d，e）为粒径为 22 纳米的单分散球形二氧化硅，（f，g，g）

为粒径为 80 纳米的单分散球形二氧化硅，其中 R，M，G 则分贝代表未处理，疏水改

性和接枝预处理。此外，图中所有标尺均为 500 纳米 

 

而为了在实空间中直接观察复合材料中填料网络的形态以及分布，需要对

复合材料的断面进行扫描电镜的观察。其次希望得到的复合材料断面足够平滑

且规整，因此选择了通过液氮淬断的方式获取二氧化硅-硅橡胶复合材的断面。

将制备好的二氧化硅填充硅橡胶复合材料剪成合适的大小后，浸入液氮中 5 min，

并在液氮中用镊子对复合材料进行淬断，对淬断后的截面进行喷金 30 秒以提高
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导电性和分辨率。制好的硅橡胶断面样品用导电胶带贴在样品台上，并在

TESCAN MAIA3 扫描电镜上进行形貌观察。不同二氧化硅填料填充的硅橡胶复

合材料表现出完全不同的聚集体体形貌。气相法二氧化硅和沉淀法二氧化硅填

充样品分别在图 4.5（a）和图 4.5（b）中呈现出清晰的具有连通性的聚合体网

络。此外，在 SEM 图像中也很难观测到工业二氧化硅填充样品的初级粒子。而

对于单分散球形二氧化硅填充的系列样品，SEM 图像中可以观察到明显的初级

粒子，C20 系列拟合得到的 Rg 和初级粒子尺寸一致也证实了这一点。此外，具

有相同表面化学结构的单分散球形填料在 SEM 图像中表现出相似的聚集行为。

在未改性单分散二氧化硅填充样品的断面扫描电子显微镜图（图 4.5（c）和图

4.5（f））中，无论是 22纳米还是80纳米的二氧化硅均存在明显的微米级团聚。

同时，改性后的二氧化硅填充的样品（图 4.5（d）和图 4.5（g））表现出了极佳

的分散性，从电镜图上可以看出改性后的二氧化硅在复合材料中可能形成近似

的连通填料网络。然而，接枝的硅填充样品（图 4.5（e）和图 4.5（h））再一次

出现了明显的聚集行为，但是相比于未经预处理的二氧化硅填充的样品，C20G

和 C80G 在初级粒子之间都出现了明显的连续界面，这说明了聚集体形成的根

本原因与未改性的样品不同。 

 

图 4.6 通过溶胀匹配二氧化硅粒子进行的衬度匹配-中子小角散射一维曲线，其中 a）为工

业填料样品；（b）为 C20 系列样品；（c）为 C80 系列样品 

 

为了更加细致的区分干样品小角散射曲线中的信号，本论文进行了衬度匹

配小角散射实验。为了直接观测填料网络的行为，利用 4.9%的氘代环己烷溶液

来对样品进行溶胀以屏蔽高分子基体带来的散射信号。图 4.6 为 SMP系列的一维

中子小角散射图。气相法二氧化硅和沉淀法二氧化硅填充样品的 SANS 曲线在

图 4.6（a）表现为平滑衰减，无明显峰，说明聚集体存在着明显的多分散性。

因此，气相法二氧化硅和沉淀法二氧化硅填充样品可以采用两水平 Beaucage 模

型（公式 2.2）进行拟合。不同的是，溶胀后的气相法二氧化硅和沉淀法二氧化

硅填充样品的聚集体直径[2Ragg]分别为 64.5 和 107 纳米，表明溶胀过程可能会
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破坏填充网络，这与前文中的工作一致。 

此外在图 4.4（b），单分散球形二氧化硅填充样品中出现了明显的峰，说明

硅胶填料分布较窄。C20R 和 C20M 的峰值强度相似，但低于 C20R 和 C20M。

同样采用引入舒尔茨分布的“硬球”模型（公式 2.3）对 SANS 曲线拟合。同样

的，填料的拟合直径约为 22 纳米与初级粒子尺寸一致，因此可以认为单分散球

形二氧化硅并没有在聚合物基体中形成紧密的聚集体而产生比初级粒子尺寸更

大的结构信号。此外不同单分散球形二氧化硅填充硅橡胶样品的多分散度（σ）

趋势与干样品基本一致。 

 

4.2.4 结合胶的形成与融合机制 

 

图 4.7 通过溶胀匹配基体分子链进行的衬度匹配-中子小角散射一维曲线，其中 a）为工业

填料样品；（b）为 C20 系列样品；（c）为 C80 系列样品 

为了匹配二氧化硅填料并揭示结合胶网络的信息，本论文采用浓度为 53.7%

的氘代环己烷对样品进行溶胀，并停放 12 小时以达到平衡状态。对溶胀后的样

品进行中子小角散射实验得到一维散射曲线。在 C20 系列样品的散射曲线中，

C20G的峰强度是最弱的，这可能是由于 C20系列的结合胶层分散性较宽导致的。

为了得到结合胶的详细参数化信息，首先采用第 2 章 2.5.2 中描述的 Guinier-

Porod 模型（公式 2.4-2.7）来拟合工业硅胶填充样品的 SANS 曲线。 

考虑到 C20G 样品中结合胶层可能存在不止一种的相互作用，因此结合胶

中各部分的溶胀率不同导致散射长度密度的差异，根据文献以及前文中的论述

本论文可以合理假设结合胶层可以被分为接枝层和吸附层[23]，而溶胀放大了这

种差异并体现在中子散射曲线中。因此，聚合球-多层壳模型可能更加适用于

C20G 的结合胶层信息拟合。所有拟合曲线如图 4.7（a）和图 4.7（b）所示。对

于工业系列，F 和 P 样品的结合橡胶厚度分别为 7.17 纳米和 5.21 纳米。C20R 和

C20M的结合胶相似，分别为 7.78 纳米和 7.98 纳米。此外，C20G采用双壳模型

拟合，两层胶层厚度分别为 2.9 纳米和 5.3纳米，所以 C20G的结合胶厚度为 8.2 
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纳米，比 C20R 和 C20M 厚。 

 

图 4.8 （a）工业填料填充样品的 MSE-FID 曲线；（b）单分散球形二氧化硅填充样品的

MSE-FID 曲线；（c）C20G 样品的 MSE-FID 曲线及双组分拟合曲线；（d）各个样品的

固定相组分含量 

如图 4.8（a）显示，沉淀法和气相法二氧化硅填充的复合材料 MSE-FID 曲

线衰减的趋势类似。此外在图 4.8（b）中，接枝二氧化硅填充的样品相对于同

样粒径的其他样品有一个明锐的衰减，说明更多的分子链被束缚在结合胶层中。

而改性二氧化硅填充样品的分子链活动性比未改性二氧化硅填充样品低。进一

步地为了验证用 CM-SANS 测得的结合胶的参数化信息，为了获取定量的结合

胶含量及分子链弛豫时间，采用上文中所述的双组分拟合方法对所有 MSE-FID

曲线进行了分析，如图 4.8（c）。气相法二氧化硅填充样品的𝐴𝑟值为 5.58%，高

于沉淀法白炭黑填充试样的𝐴𝑟值 4.2%。显然，C20 系列的𝐴𝑟值高于 C80 系列，

且各系列的𝐴𝑟值按未改性、改性、接枝顺序递增，而 C20 的𝐴𝑟值最大为 23.8%，

如图 4.8（d）。 
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4.2.5 填料网络诱导基体交联网络演化机制 

 

图 4.9（a）C20G 样品的归一化 IDQ、IMQ、ITail以及重构的 InDQ曲线和拟合曲线；（b）工业

填料填充样品的基体交联网络分布（c）单分散球形二氧化硅填充样品的基体交联网络

分布；（d）不同样品的基体网络交联点密度分布 

 

为了确定复合材料的交联密度以及交联点密度分布，本论文进行了 1H DQ 

NMR 实验。C20G 样品 1H DQ NMR 的原始信号和处理后的 InDQ拟合曲线被作为

示例展现在图 4.9（a）中。各个样品通过拟合得到的残余偶极偶联 Dres/2π 以及

高斯分布指数𝜎/𝐷𝑟𝑒𝑠被展示在图 4.9中。大体上，所有样品的Dres/2π都在 210 Hz 

附近，因此可以肯定的是所有样品的交联密度相似，这也说明了交联密度可能

与橡胶分子链本身的化学结构有关。但是不同的交联点密度分布还是引起了我

们的注意。相比于单分散二氧化硅填充的样品，工业样品的交联点密度分布明

显更宽。对于相同粒径的单分散球形二氧化硅填充样品来说，具有更加分散填

料网络的改性二氧化硅填充样品具有更加均匀的交联点密度分布。 
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4.3 结果讨论 

 
图 4.10 二氧化硅表面化学结构及形状对于多层级结构的影响示意图 

 

在此部分的工作中，为了研究填料形状和表面化学结构如何影响二氧化硅

填充硅橡胶的多层级结构以及其对于补强的内在关系。本论文通过 Stöber 法在

实验室合成了具有规则球形并具有窄粒径分布的单分散纳米二氧化硅，并且通

过表面的化学反应，本论文设计了三种具有不同化学表面结构的纳米二氧化，

分别为：未处理，改性和接枝样品。我们将这些二氧化硅作为填充硅橡胶的填

料，制备了相对应的二氧化硅-硅橡胶复合材料。进一步地，为了探究初级粒子

和聚集体形状对于多层级结构的演化，因此选取了和初级粒子和聚集体尺寸相

当的 22 纳米和 80 纳米的单分散球形纳米二氧化硅，以简化复杂的工业填充硅

橡胶。本论文通过测试应力应变曲线表征宏观力学性能，通过中子小角散射测

量了聚集体和结合胶网络，并通过低场核磁共振对复合材料的聚合物网络进行

了定量化的考察。所有结果，一致表明填料的形状、主要尺寸和表面性能可以

强烈影响二氧化硅填充硅橡胶的多层级结构，尤其是填料网络和结合橡胶的形

成，从而影响产品的机械性能。为了便于理解不同填料对于多层级结构的影响，

图 4.10 通过图例的方式描述了不同填料填充的复合材料结构差异。 

首先我们采用 SANS 和 SEM 研究了填料的初级尺寸、形状和表面性质对填
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料网络形成的影响。利用 SANS，根据 Beaucage 模型拟合的 df,agg 和 Ragg，在工

业二氧化硅填充橡胶体系中，二氧化硅可以很容易地形成分形支化聚集体结构；

文献中也经常报道这种形成[21]。然而，具有相似初级粒子尺寸和表面结构的单

分散球形二氧化硅填充体系却呈现出完全不同的聚集情况。这表明具有强填料-

填料相互作用的工业二氧化硅填料的分形结构可以不会在密炼硫化等加工中破

坏。另一方面，填料-聚合物的相互作用是影响聚集体形成的另一个关键因素。

比较未加工的、改性的和接枝的单分散球形二氧化硅填充橡胶体系中的填料分

布，改性二氧化硅表现出最好的分散性。通常，填料网络的形成被描述为由结

合的聚合物链桥接的聚集体[24]，而基体中填料的连通性和结构开放度对于复合

材料的增强至关重要[25]。因此，超过逾渗阈值的工业气相法和沉淀法二氧化硅

的大分形聚集体可以更高效的形成连通的聚集体结构，因此相比于单个粒子能

够获得更好的增强效果。结合 SEM 和 SANS 提供的网络结构信息，可以从工业

填料和胶体二氧化硅填料（C20M 和 C80M）之间不同的机械性能证实这一观点。

工业二氧化硅填充复合材料具有最大的断裂应变，在文献[26]中也可以很容易地

找到连通的填料网络对加固的重要性。值得注意的是，改性二氧化硅填充样品

在每个系列中的断裂应变最大，这表明连通的填料网络可能与断裂应变有关，

因为 C20M 和 C80M 的填料网络与工业二氧化硅的连通的填料网络最相似。然

而，C20G 的较大填料粒径分布（由 SANS 得知）表明在二氧化硅填料的间隙中

可能出现了分布不均匀且厚度不同的结合胶层。而这也说明填料-聚合物相互作

用以及来自相邻颗粒的接枝链的缠结也可能影响聚集体的形成。因此在揭示增

强的内在机制时，也应始终考虑填料-橡胶界面的影响，而不能单独讨论填料网

络而忽视结合胶网络和橡胶基体的重要性。 

幸运的是，CM-SANS 和 MSE-FID 结果有助于表征不同样品中结合胶的差

异，而基体的交联点密度分布可以通过 1H DQ NMR 获得。SANS 探测的结合胶

厚度和NMR探测的固定相组分的含量相似。目前的工作表明，当表面化学结构

相同时，较小粒径的二氧化硅可以表现出更强的填料-聚合物相互作用[27]。这可

能是 C80 系列比 C20 系列更低的固定相组分的原因（图 4.8（d））。当填料尺寸

相同时，样品的固定相组分按照未处理、疏水改性、接枝 PDMS 的顺序依次增

加。虽然未处理二氧化硅表面的硅羟基比疏水改性二氧化硅多，但由于改性二

氧化硅的分散性更好，因此可以形成更多的结合胶。然而，接枝二氧化硅填充

样品（C20G 和 C80G）的固定相组分非常高，这可能是由于相对强的填料-聚合

物相互作用[28]和接枝 - 接枝相互作用[25]。目前的工作表明，填料表面的化学结

构可以通过调节填料-聚合物相互作用来影响界面层。然而，与工业二氧化硅填

充复合材料相比，C20G 具有更高的模量，而断裂应变较小。这可能表明填充橡
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胶的增强在小应变下结合橡胶贡献更大[29]而大应变下填料网络则起到主导作用

[30]。另一方面，增加的结合胶含量可能会降低聚合物基体的粘弹性，这可能会

主导模量的增加[8]。此外，由于基体橡胶链的化学结构相同，工业和胶体二氧

化硅填充系列的 Dres/2π 值均在 210 Hz 附近，这表明两种样品的交联密度接近。

然而，基体网络的交联点密度分布是不同的，而交联点密度分布与填料网络的

结构密切相关。对于工业二氧化硅填充样品，更多的橡胶链被困在连接填料网

络中（束缚橡胶），导致基体交联网络的不均匀有所提升。而 C20M 和 C80M 在

每个系列中具有最均匀的交联点分布，因为填料很好，较少的基体橡胶链被困

在聚集体中。 

总之，本章节的工作通过选取与工业二氧化硅填料具有类似尺寸的两种单

分散球形二氧化硅规避了工业二氧化硅不规则的形状及粒径分布对于多层级结

构的表征的影响。设计各种填料来讨论填料颗粒的初级尺寸和表面对填料网络

和结合橡胶网络形成的影响。通过力学测试、SANS、NMR 研究表明，通过调

整二氧化硅填料的表面化学结构，有望调整填料-聚合物的相互作用和界面层，

最终可以得到适合不同操作环境的所需的二氧化硅-硅橡胶复合材料。这部分工

作侧重于比较各种关键参数对 SFSRs 多层级结构形成的影响，并讨论对力学性

能差异的影响。 

 

4.4 本章小结 

目前的工作旨在揭示各种填料形状和表面化学结构对填充硅橡胶的多层及

结构以及其补强效果的影响。本论文通过设计了具有不同表面化学结构的单分

散球形硅橡胶，并与工业填料填充的硅橡胶进行了对比。此外，本论文为了简

化工业填料复杂且多分散的尺寸及形状，本论文选择粒径 22 纳米和 80 纳米的

单分散球形二氧化硅来模拟工业填料初级粒子和聚集体在基体中的行为。通过

力学性能测试，电子显微镜，中子小角散射，衬度匹配-中子小角散射，和低场

核磁共振来研究宏观性能和多层级结构。首先，二氧化硅初级粒子碎片化的拓

扑结构有利于形二氧化硅填料在基体中形成聚集体，用 Beaucage 模型拟合得到

了气相法和沉淀法二氧化硅填充样品的聚集体尺寸分别为 71.7 和 115.8 纳米；

此外，通过幂率方法拟合得到的气相法和沉淀法二氧化硅填充样品的质量分形

分别为 2.64 和 2.36，表明其聚集体为支化结构。而工业二氧化硅填充样品具有

支化的聚集体形态决定了连通填料网络的形成。结合工业二氧化硅和单分散球

形二氧化硅填充橡胶的断裂应变和应力的比较，论证了填料网络的连通性对其
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加固能力的重要作用。因此，增加二氧化硅填料的碎片化程度，生产具有更高

“熵值”的二氧化硅填料可能是进一步提升补强作用的方式之一。其次，二氧

化硅的尺寸和表面化学可以显著影响结合胶的形成。不同表面填料和 C20G、

C20M、C20R的结合胶厚度分别为 8.2 纳米、7.78 纳米、7.98 纳米。有趣的是，

MSE-FID 检测到 C20 系列样品的刚性组分分别为 23.8%、4.3%、3.9%。接枝二

氧化硅填充试样较强的填料-聚合物相互作用增加了结合胶的比例，这可能是复

合材料在小应变区域模量增加的原因。所有样品的 Dres/2π 值均在 210 Hz 左右，

但交联点密度分布不同；1H DQ NMR 测得的交联密度取决于基体橡胶链的化学

结构，但交联点的分布与聚集体的结构密切相关。对于工业样品，连通的填料

网络形成了更多的封闭微区，从而形成了更多的“束缚橡胶”，从而使得聚合物

基体网络的交联点密度分布更加不均匀。目前的工作证明了二氧化硅填料初级

粒子对二氧化硅-硅橡胶多层级结构形成的影响。同时，通过与力学性能进行关

联，解释了复杂填料网络与结合胶网络的协同作用对复合材料增强性能的影响。

这部分研究成果可能为通过调整填料的性质来调整多层结构提供思路，从而从

填料设计出具有期望性质的二氧化硅-硅橡胶复合材料。 
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第 5 章 不同形态聚集体网络的动态演化机制 

5.1 引言 

与纯硅橡胶相比，硅填充硅橡胶展现出了优异的力学性能[1, 2]。二氧化硅作

为填料起着至关重要的作用，填料的添加使得复合材料的杨氏模量、断裂伸长、

拉伸强度等增加。填料网络的多层级结构是其内在机理之一，它与填料-填料相

互作用和填料-橡胶相互作用有关[3-5]。当填料分数超过逾渗阈值时，二氧化硅

填料会形成联通的填料网络，这是由填料类型以及填料特性决定的[6]。此外，

二氧化硅填料还可以吸附聚合物链从而形成界面层，称为结合胶层。此外，填

料可以吸附橡胶基体分子链形成一层称为结合胶的界面层，而该界面层与填料

网络被认为是硅橡胶复合材料增强的关键部分。因此，揭示填料网络结构演化

对于解释复合材料增强机制显得尤为重要，进一步地，能够指导具有更高性能

的复合材料的设计与制造[7]。 

研究人员为了调整复合材料中填料-填料[8]和填料-橡胶基体相互作用[9]以优

化多层级结构和力学性能付出了诸多努力。填料份数在高于或低于逾渗阈值时

将形成完全不同的多层级结构[10, 11]。当填料份数低于逾渗阈值时，聚集体呈现

出更加孤立的状态。只有当填料份数高于逾渗阈值时，聚集体才可能形成连通

的填料网络。然而当填料份数远远超过逾渗阈值时，稠密的填料网络能够使得

结合胶的含量大幅提升从而使得复合材料的弹性降低[10, 12]。而填料初级粒子能

够在复合材料中形成尺度从 100 纳米到 10 微米的具有多尺度的聚集体和团聚体

结构。原子力显微镜[13]，透射电子显微镜[14]，小角散射[15]等技术则被用于探测

复合材料中多尺度的填料网络结构[16-18] 

在外力作用下，填料网络结构能有效地传递和释放外场应力从而提升复合

材料的力学性能[19]。而硅橡胶复合材料作为一种在不同环境中被广泛使用的材

料，深入了解其在应变、应变率、循环加载等不同外场作用下的动态结构演化，

对指导材料的设计具有重要意义[20]。一般来说，在复合材料的变形过程中，会

出现填料网络破坏与重建的动态平衡过程[21]。此外，当填料分数低于和高于渗

滤阈值时，由于填料网络的连通性和形貌不同，复合材料的力学响应也可能有

所不同[22]。因此，探究填料网络的结构演化可能是揭示填料网络内在差异的一

种可行的方法，能够帮助我们更好地理解各种加固机制。为此，需要具有时间
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分辨率和大尺度范围的原位实验以同时获得复合材料力学性能和微观组织演变。

幸运的是，由于同步辐射 X 射线的高光子通量，SAXS 已能够被用于以检测具

有高时间分辨精度的实时微观结构演化[23]。此外，由于上海光源 BL19U2 线站

的不断升级，并装载了长度为 5 米的真空管，因此线站目前的最小 q 能够达到

0.02 nm-1，对应其最大尺度检测能够达到 300 纳米。 

在本章工作中，为了更好地理解填料网络和相应增强的内在差异，本论文

设计了三种不同的硅橡胶复合材料，其填料分数分别为 30 phr、50 phr 和 80 phr，

分别命名为S30、S50和S80，并将其用于原位同步辐射X射线小角散射（SAXS）

研究。并选择两种不同的应变速率分别为 0.1 s-1 和 0.01 s-1。具有不同填充率的

样品表现出不同程度的由应变引起的 SAXS 二维图的各向异性。此外，沿拉伸

方向平行和垂直的 SAXS 强度和 q 依赖关系也有不同的演化规律。据此，根据

不同填料配比在不同外场强度下试样在结构和性能方面的不同响应，讨论了其

详细的结构信息以及填料-填料和填料-橡胶的基本相互作用。 

5.2 实验方法 

5.2.1 样品制备 

本系列样品使用二甲基聚硅氧烷（PDMS）、二苯基聚硅氧烷（PDPS）、甲

基乙烯基聚硅氧烷（PMVS）共聚物为橡胶基体，三种链节单元的摩尔分数分

别为 89.4% PDMS，10% PDPS 及 0.6% PMVS，粘均分子量为 60 kg/mol。共设

计了 30phr、50phr 以及 80phr 3 种填料份数，并通过 2.3.2 中所述化学交联的方

式制备了相应的二氧化硅-硅橡胶复合材料。为了简便，填料份数为 30phr、50 

phr 以及 0phr 的样品在下文中分别被命名为 S30、S50 和 S80。 
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5.2.2 原位拉伸同步辐射 X 射线小角散射实验 

 

图 5.1 与上海光源 BL19U2 联用的原位拉伸装置 

原位拉伸同步辐射 X 射线小角散射（SAXS）实验在上海光源 19U2 线站上

进行[24]，利用与上海光源联动的自制拉伸机（图5.1）进行原位拉伸实验[25]。样

品到探测器的距离为 5880 毫米，波长为 0.1033 纳米。将制得的复合材料裁剪为

长宽厚分别 20*10*0.9 毫米的样条，并夹在拉伸机上记录两夹头之间的长度（L0）

为初始长度，同时保证每次的 L0长度为 8 毫米左右。80 phr 和 50 phr 样品在室

温下进行拉伸，拉伸速率分别为 0.1s-1和 0.01s-1。拉伸过程通过 Labveiw 程序控

制并记录应力-应变曲线。拉伸过程中，光束稳定地通过样品的中心位置，二维

SAXS 散射花样由 Pilatues 2M 探测器采集。每帧图样的采集时间均为 0.5 秒，而

应变率为 0.1 s-1 的样品间隔为 0.5 秒，而应变率为 0.1 s-1 的样品间隔为 4.5 秒。

因此，两组样品的总时间分辨分别为 1 秒每帧和 5 秒每帧。所有的原位实验均

在完成对静态样品的采集后开始。进一步地，实验数据常用欧洲同步辐射光源

研制的 Fit2D 软件进行分析和处理，在进行数据处理之前均扣除了空气散射背

底。 

5.2.2 复合材料断面的微观结构 

为了在实空间中直接观察复合材料中填料网络的形态以及分布，需要对复

合材料的断面进行扫描电镜的观察。其次为了得到的复合材料断面足够平滑且

规整，因此选择了通过液氮淬断的方式获取二氧化硅-硅橡胶复合材的断面。将

制备好的二氧化硅填充硅橡胶复合材料剪成合适的大小后，浸入液氮中 5 min，

并在液氮中用镊子对复合材料进行淬断，对淬断后的截面喷金 30 秒以提高导电

性和分辨率。制好的硅橡胶断面样品用导电胶带贴在样品台上，并在 TESCAN 
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MAIA3 扫描电镜上进行形貌观察。 

5.3 实验结果 

5.3.1 填料网络的静态结构 

 

图 5.2 （a）静态样品的 SAXS 一维曲线，其中插图为一维曲线的 Kratky 表达；（b）拟合得

到的初级粒子及聚集体尺寸 

 

静态样品的一维 SAXS 曲线展示于图 5.2，所有的 SAXS 曲线都很光滑没有

明显的峰，这说明填料具有多分散性。通常情况下，聚集体之间的排斥相互作

用影响表观等温压缩性能，导致低 q区域的强度随着 ΦSi的增加而降低[26]。通过

第 2章 2.2.2所述的方法，可以对一维散射曲线进行 Beaucage模型拟合从而得到

聚集体的尺寸信息。与前文类似，聚集体的尺寸显示出了明显的填料份数相关

性。随着填料份数的增加，聚集体尺寸减小，这说明随着填料份数的增大导致

了填料网络更加密集。其中聚集体的尺寸从 65 纳米，53 纳米再减小到 42 纳米，

对应于 ΦSi 从 30 phr，50 phr 再增加到 80 phr。根据拟合得到的聚集体尺寸和填

料体积分数，可以计算出 S30、S50 以及 S80 样品中聚集体的数密度分别为

8.28×104 n/μm3, 2.36×105 n/μm3, 和 6.83×105 n/μm3。图 5.3 展示了复合材料断面

的 SEM图像。而 SEM图像的粒径分析统计是验证 SAXS拟合结果的有效方法。

在 S30、S50、S80 的透射电镜图像中，随机选取 50 个聚集体尺寸进行统计分析

并采用高斯分布拟合。S30、S50、S80 的主要聚集体直径分别为 65、52、43 纳

米，与 SAXS 拟合基本结果一致。 
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图 5.3 不同填料份数填充硅橡胶的断裂面 SEM 图像: (a) 30 phr， (b) 50 phr， (c) 80 phr。

所有比例尺均为 200 纳米 

 

5.3.2 拉伸样品的力学性能 

 

图 5.4 不同填料份数填充硅橡胶的在应变速率为 0.1 s-1 和 0.01 s-1时的应力-应变曲线：(a) 

S30， (b) S50， (c) S80  

图 5.4 为各试样在不同应变速率下的应力-应变曲线。对于不同填料份数的

样品，拉伸强度随着填料份数的增加而增加，但 S80 的断裂伸长率最小，这表

明粘弹性随着填料份数的增加而减小。其中，S30、S50和 S80在应变速率为 0.1 

s-1时的抗拉强度分别为 2.04 MPa、3.65 MPa 和 5.65 MPa，在应变速率为 0.01 s-1

时的抗拉强度分别为 1.89 MPa、3.00 MPa 和 5.22 MPa。断裂伸长率方面，S30

略小于 S50，而 S80 则明显小于 S50。此外，较高的应变速率会促使样品的断裂。

其中，应变速率为 0.1 s-1时，S30、S50 和 S80 的断裂伸长率分别为 400 %、450 %

和 260 %，应变速率为 0.01 s-1时，断裂伸长率分别为 410 %、490 %和 320 %。

此外填料分数越高，模量越大。应变速率为 0.1 s-1 时，S30、S50 和 S80 的模量

分别为 1.17 MPa、2.22 MPa和 6.31 MPa;应变速率为 0.01 s-1时，S30、S50和 S80

的模量分别为 1.16 MPa、2.21 MPa 和 5.98 MPa。 
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5.3.3 力学响应下填料网络演化  

 

图 5.4 在不同拉伸速率条件样品对应于不同应变的二维散射花样演化图：（a）S30、（b）

S50、（c）S80 

 

应变速率为 0.01 s-1时，S30、S50和S80的二维SAXS图演化如图 5.4所示。

这里注意到，在当前布局下的最小 q为 0.024 nm-1。一般情况下，随着应变的增

加，原始的各向同性二维 SAXS 模式逐渐转变为各向异性，且特征越来越明显。

但随着 S80 ~ S30 填充率的降低，各向异性变得模糊。有趣的是，S30 样品在整

个拉伸过程中，各向异性很难区分，如图 5.4（a）所示。0.1 s-1数据集遵循非常

相似的演化特征，因此这里为了简洁而省略了这部分二维图像。 

本论文选取了每轮实验中第一帧作为初始样品的衍射花样。对于填充分数

较高的 S80，二维散射花样在大应变情况下呈现出如图 5.5 所示的明显的双翼

（double-wings）图案，这表明聚集体在拉伸过程中呈现出明显的取向[27, 28]。然

而，随着填料分数从 80 phr降低到 30 phr，双翼图案变得越来越模糊。即使在断

裂应变下，30 系列的双翼型也完全消失。这表明致密聚集网络在当前的 q 区域

更容易变形。 
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图 5.6 应变速率为 0.01 s-1时，S30 (a, a’)、S50 (b, b’)、S80 (c, c’)在垂直方向(a, b, c )和

水平方向(a '， b '， c ')的一维 SAXS 曲线。而插图部分演示了扇形积分的方法 

 

因此，为了定量分析填料网络在拉伸过程中的演化，对上一节所示的二维

散射图样进行扇形积分。为了避免探测器 Pilatus 2M的影响，本论文在水平和垂

直方向分别做圆心角为 20°的扇形积分，如图 5.6（a）中的红线所示，分别将

水平方向和垂直方向积分得到的曲线命名为 H 和 V。此外，所有曲线的 q 区域

均为 0.024 nm-1至 0.88nm-1。如图 5.5（a-c）和图 5.5（a' -c '）所示。有趣的是，

不同填充分数的样品在 I-q 曲线上表现出不同的演化。对于 S30，在拉伸过程中

几乎看不出差异。而对于 S80，随着应变的增加，低 q区水平方向的强度显著增
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大，而垂直方向的强度明显减小。对于 S50，情况似乎介于这两种情况之间。 

 

图 5.7 垂直于拉伸方向一维 SAXS 曲线的 Kratky 表达:(a) S30-0.01 s-1， (b) S50-0.01 s-1， (c) 

S80-0.01 s-1， (d) S80-0.1 s-1 

 

为了进一步确定聚合网络的演化, 本论文对不同应变下的一维曲线进行了

Kratky 变换。图 5.7 展示了垂直方向一维散射曲线的 Kratky 变换图。所有样品

在中 q 区域均有一个明显且位置固定的峰这说明在拉伸过程中聚集体在垂直方

向并未发生尺寸改变。此外对于 S30，其曲线基本重合，说明在拉伸过程中在

此 q 范围下，填料网络均为发生明显变化。而 S80 phr 的样品在小 q 区域的强度

则随着应变增大而减小。 
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图 5.8 水平方向一维 SAXS 曲线的 Kratky 表达:(a) S30-0.01 s-1， (b) S50-0.01 s-1， (c) S80-

0.01 s-1， (d) S80-0.1 s-1 

 

同时也对水平方向的一维散射曲线进行了 Kratky 变换并展示在图 5.8 中。

与垂直方向类似，在中 q 区域出现了一个明显且独立于应变的峰。不同的填充

分数呈现出本质差异。对于 S30，当应变超过 1.5 左右的临界应变点时，初始较

宽的峰值似乎被分离，如图 5.8（a）所示但是不同于垂直方向，水平方向的

Kratky 变换中，在小 q 区域出现了一个随着应变而变化的峰。随着应变的不断

增大，这个峰的位置朝着小 q 方向单调减小，说明在水平方向填料网络的相关

长度在不断增加。值得注意的是，随着应变的增大，小 q 处的峰似乎发生了突

变，说明填料网络在此应变下发生了明显的结构变化。 
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图 5.9 （a）聚集体尺寸随应变演化；（b）相关长度随应变演化 

利用上文中提到的方法，通过 3 个对数正态函数分别提取 SAXS 曲线在水

平方向上的峰值位置以及相应的初级粒子、聚集体尺寸和聚集体间相关长度。

竖直方向和水平方向 SAXS 曲线中 q 区的峰值位置一致表明变形过程中骨料尺

寸基本不变，如图 5.9（a）所示。S30、S50和 S80的团聚粒径分别在 44 纳米、

52 纳米和 60 纳米左右，似乎与应变速率无关。当应变大于 1.5 时，可以从散射

曲线中提取到相关长度。随着应变的进一步增大，三种样品的相关长度均增大。

有趣的是，在相同应变速率（0.01 s-1）下，S80在初始应变时相关长度最小，而

在相同应变的 S50 相关长度最大。此外在应变速率为 0.01 s-1和 0.1 s-1时，S30、

S50 和 S80 在断裂应变时的相关长度分别约为 140 纳米和 136 纳米。 

5.4 结果讨论 

 

图 5.10 静态样品(a, b, c)和拉伸过程中(a’，a’’, b’，b’’, c’，c’’)填料网络结构演化示意图 
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通过原位拉伸 SAXS 方法，本论文发现了一些有趣的现象，特别是通过观

察不同外场强度下平行和垂直于拉伸方向的 SAXS 强度和 q 依赖关系，发现了

填料网络的取向和重排行为。由此，可以明确和讨论填料网络的内在差异以及

与填料分数相关的填料-填料相互作用和填料-橡胶相互作用。 

首先，在 SAXS 和 SEM 的基础上，从静态样品可以清楚地观察到不同填料

分数引起的填料网络的各种特征，这是造成力学性能差异的主要因素之一。随

着填料分数从 30 phr 增加到 50 phr 再到 80 phr，聚集体粒径从 65 纳米 减小到 53 

纳米 再到 42 纳米，而团聚体数量密度大大增加。与 S30 相对孤立、分散程度较

高的聚集体相比，S50 的聚集体相对连通、分散程度较好，因此具有较高的弹

性模量和拉伸强度[20]。而在 S80 样品中，团聚体分散性进一步提高，且团聚体

数量密度最高。当填料分数超过逾渗阈值时，二氧化硅可以形成连接的填料网

络，通常报告为约 20 至 30 phr[29]。当填料份数低于或高于逾渗阈值时[6]，可能

会出现显著不同的补强机制，这在当前的工作中也得到了证明。Baeza等人也认

为不同的填料分数会导致不同的流变行为[26]。此外，大量的聚集体可能会占据

梯度结合胶的空间，特别是外层，如当前工作中 80 phr 的情况，会导致拉伸强

度显著提高，断裂伸长率下降[10, 20]。 

原位拉伸 SAXS 能够观测到填料网络动态演化的全过程。除了简单改变填

料分数引起的力学性能差异外，还为了解填料网络的内在差异提供了更多信息。

在静态状态下，即使是 S80，复合材料的相关长度也不明显，这表明填料网络

是多分散的，最初没有方向性。一维 SAXS 曲线在 水平方向和垂直方向，中-q

范围内的相对稳定峰值证实了在拉伸过程中[30]，作为填料网络基本单元的聚集

体具有刚性，且随着应变的增大而不易变形，如图 5.9（a）所示。而在低-q 范

围内，强度和 q 依赖演化提供了以聚集体为单位的填料网络的结构因子。对于

30 phr 样品，垂直方向强度不变进一步证实了填料在应变过程中为稳定基本单

元，且填料分布高度分散，压缩相关性和重排可能导致垂直方向上的统计变化

不显著，很难产生 SAXS 强度的变化。而对于 S80 样品，在低 q 范围内强度下

降，说明相对分布良好的团聚体被压缩并相互靠近(所谓排斥相互作用[31])，尽

管聚集体体仍然高度多分散，但相关长度减小。而在水平方向上，当应变超过

一定程度（1.5 左右）时，随着应变的增加，3 个样品均表现出一个新的峰，且

随着拉伸过程不断向低-q 移动。然而，机制是不同的。对于 S30 样品，峰值主

要来自最初相邻团聚体的分离（图 5.2（a）中 Kratky表达的宽峰），或者可以说

是团聚体的破坏[22]。而对于 S80 样品，在低-q 范围内强度明显增加，表明外场

应变扩大了初始存在的相关长度。这一点从 SAXS 的二维图上也可以注意到，

S80 样品出现了明显的蝴蝶花样，通常情况下这被认为是连通网络的取向[27, 28]。
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而 S50 的情况则介于两者之间。有趣的是，当应变速率为 0.01 s-1时，所有样品

在每个断裂应变周围都表现出相似的 140 纳米左右的相关长度。这可能主要源

于链段和结合胶网络的伸长上限。断裂可能是由填充橡胶内部的弱填料-橡胶相

互作用和弱填料-填料相互作用等薄弱环节引起的[32]。0.1 s-1 的快速应变速率也

证明了类似的独立于填料份数的相关长度，进一步证实了上述讨论。而相关长

度越小，断裂伸长率越小，说明快速变形可能导致更多的不可逆损伤[15, 33]，也

就是说，一些损伤可能没有足够的松弛时间就会稳定下来从而产生裂纹。 

综上所述，本章内容讨论了填料网络在不同形态和拉伸速率下的动态演化。

通过简单地改变填料的添加量，就可以得到具有不同多层级结构和力学性能的

硅橡胶复合材料，而这是获得具有一定目标性能硅橡胶复合材料的一种简便且

有效的方法。但是，在硅橡胶复合材料的设计中无论是配方还是加工条件都需

要考虑多方面的细节。大量的研究表明，填料网络的形成与各种条件有关，如

填料的填充料、填料的结构度、填料的表面结构等。为此，本论文旨在探究填

料网络在拉伸过程中的动态演化。目前的工作更多地关注于填料网络的演化，

但结合胶网络在填充橡胶加固中的作用也不容忽视。 

5.5 本章小结 

结合应力-应变曲线、原位 SAXS 结果，以及本构模型分析，本章揭示了不

同聚填料网络在不同拉伸速率下的动态演化规律。在变形过程中，聚集体粒径

分布保持稳定，聚集体作为一个刚性组分在拉伸过程中，其尺寸不会发生变化。

其次，在拉伸过程中，填料网络随着应变的增大而不断变化。在拉伸方向，填

料网络的间距随着应变的增加而不断变大，在此过程中，填料网络发生了破坏，

耗散能量从而实现填料网络的补强效果。但是，对于压缩方向，填料网络间距

并没有发生明显的变化，说明在此填料网络的压缩是有限的。但值得注意的是，

在高填充情况下，填料网络在垂直方向发生了明显的压缩，这说明稠密填料网

络的形变对于应变更为敏感。而不同速率的样品呈现出了不同的力学性能。而

在填料网络演化上，似乎并没有出现明显的聚集体演化差异，说明拉伸速率导

致的力学差异可能来源于结合胶网络对于速率的敏感性。此外对于处于断裂前

的样品，填料网络呈现出相似的结构，说明填料网络在断裂前的形态可能不随

拉伸速率和填料份数的增加而改变。本章内容揭示了不同填充比例及不同应变

速率条件下的硅橡胶复合材料的关键结构特征，并为变形过程中填料网络的演

化提供了新的见解。 
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第 6 章 总结及展望 

6.1 总结 

硅橡胶由于较好的耐热性、耐辐射性、耐候性等特点而被广泛运用在航空

航天、高铁装备、国防工业等多领域之中。但是硅橡胶较低的交联密度导致纯

硅橡胶的强度很低，因而需要对其填充补强。此外由于硅橡胶广泛的服役条件

因而需要有针对性的设计加工及配方参数，这其中所涉及到的物理问题极为复

杂。由于填料的加入使得硅橡胶内部形成了复杂的多层级结构，且通常是非平

衡非稳定多尺度的，同时受限于表征技术，硅橡胶复合材料中多层级结构的演

化机制还尚未完全清楚，这很大程度上限制了硅橡胶复合材料工艺技术的进一

步发展和革新。针对这些问题，本论文旨在探索硅橡胶弹性体复合体系在不同

内外因素下多层级结构的演化，通过定量化的剖析填料网络及结合胶网络结构

演化过程及其与宏观力学性能之间的对应关系，致力于推动和加深对填充补强

硅橡胶物理机制的理解和认识。首先本论文开发了一套结合中子及同步辐射 X

射线小角散射优势的用于多层级结构原位表征的实验方法，并通过适合的模型

拟合得到了多层级结构定量化的结构参数。之后基于这一方法，设计了填料份

数、填料尺寸、应变速率等内外因素以模拟加工过程中的各种配方参数及不同

服役条件。通过开展一系列的离线、原位实验，加深了对复合材料中多层级结

构形成的认识，填补了多层级结构协同作用物理机制的空白，这对以后适配于

不同服役条件下硅橡胶复合材料的设计具有重要的指导意义。论文的主要研究

结果如下： 

（1）开发用于复合材料多层级结构表征的方法，主要从实验方法和数据处

理两个方面入手。首先是实验方法方面，由于多层级结构小角散射信号通常是

耦合的，通过衬度匹配、氘代链标记等方法实现了小角散射信号的解耦合；同

时利用同步辐射 X射线的时间分辨性和自制的拉伸装置实现了应变速率在 0.001 

s-1 至 0.1 s-1 之间多层级结构演化的观测。其实是数据处理方面，针对解耦合后

的小角散射曲线，探索了适用于不同形态填料网络及结合胶网络的拟合模型以

得到其定量化的结构参数，并通过低场核磁等技术加以佐证，在实空间和倒易

空间中得到了尺度在纳米至亚微米的结构信息。通过应用这套方法，能够实现

对于多层级结构的静态、动态结构演化的定量化分析，为后续的研究奠定了基
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础。 

（2）本工作设计了填料份数在 5-80 phr 的不同硅橡胶复合材料，并利用上

述方法对复合材料多层级结构进行了探究。首先在填料份数 10 至 30 phr 之间存

在一个逾渗阈值 ΦSi
c。当 ΦSi 在 ΦSi

c以下时，复合材料中聚集体主要以孤立聚集

体的状态存在，而在高于 ΦSi
c 时，填料表现为连通网络。其次根据衬度匹配小

角散射及 MSE-FID 的结果，结合胶厚度独立于填料份数，所有样品的结合胶厚

度均为 8.6 纳米，且在填料表面呈梯度分布。最后在 80 phr样品中发现了结合胶

的“双连续”结构，其 3 个特征长度为 41、100 和 234 纳米，分别与管径、长

度和相关长度相关。这表明，填料网络和聚合物网络结构是相互渗透的。 

（3）本工作设计了一系列具有不同尺寸、形状、表面化学结构的二氧化硅

填料并考察了这些因素对于多层级结构演化的影响。首先，二氧化硅填料的形

状是决定复合材料中聚集体形成的关键因素，因此具有复杂拓扑结构的气相法

及沉淀法二氧化硅能够提供较好的补强效果。而支化的聚集体在基体中通过界

面相互作用形成连通的填料网络并与结合胶网络耦合从而发挥协同作用提升复

合材料的断裂应变。二氧化硅的表面化学结构能够很大程度上影响结合胶网络

的形成与融合。对于粒径相同的二氧化硅填料，提升二氧化硅表面的疏水性能

够大幅提升结合胶的含量。而表面接枝聚二甲基硅氧烷分子链能够进一步地提

升填料-聚合物的界面相互作用，从而形成较高含量的结合胶。此外这种更强的

填料-聚合物界面相互作用同样能够导致填料的聚集但是无法形成连通的填料网

络。而结合胶含量的上升会导致基体中刚性分子链数量的增大，从而使得复合

材料的拉伸强度增大但断裂伸长率降低。 

（4）本工作通过同步辐射 X射线小角散射原位拉伸实验，进一步探究了不

同形态的填料网络在不同应变速率下的演化机制。首先在应变过程中，聚集体

作为一个刚性单元在拉伸过程中，其尺寸不会发生变化。其次，在拉伸方向，

填料网络的间距随着应变的增加而不断变大，在此过程中，填料网络发生了破

坏，耗散能量从而实现填料网络的补强效果。但是在填料网络在不同填料份数

下表现出了不同破坏机制。最后，尽管不同速率的样品呈现出了不同的力学性

能，但是在填料网络演化上，似乎并没有出现明显的聚集体演化差异，说明拉

伸速率导致的力学差异可能来源于结合胶网络对于速率的敏感性。而对于处于

断裂前的样品，填料网络呈现出相似的结构，说明填料网络在断裂前的形态不

随拉伸速率和填料份数的增加而改变。 

 

  



第 6 章 总结及展望 

113 

 

 

6.2 展望 

基于本论文的研究结果及本人的理解和认识，希望对硅橡胶复合材料多层

级的认识做以下展望： 

（1）前期的研究表明采用衬度匹配中子小角散射和低场核磁联用的方法研

究弹性体复合材料中静态的定量化多层级结构具有独特的优势，同时同步辐射

小角散射也能够很好的研究拉伸过程中复合材料填料网络的动态演化。但是对

于目前公认的存在于复合材料中的现象，如 Payne 效应、Mullins 效应等，由于

复合材料复杂的多层级结构仅凭静态的结合胶网络和填料网络静态、动态演化

规律还不能完美解释。目前通过同步辐射原位 X 射线散射能够很好的解释填料

网络的动态结构，但是由于 X 射线对于轻元素不敏感，因此无法探测结合胶网

络的动态演化。因此通过新的原位技术实现对结合胶网络的动态结构表征可能

是进一步认识复合材料多层级结构演化的一个潜在突破口。 

（2）本论文所涉及的外场条件仅为应变情况，而硅橡胶复合材料的真实服

役条件通常为多场耦合。因此对于硅橡胶在多外场耦合（温度场、辐射场等）

多层级网络的演化还需要进一步地认识，以预测在真实服役环境下硅橡胶的力

学性能演变。此外由于衬度匹配需要对硅橡胶样品进行溶胀，因而难以进行外

场条件下原位实验，但是通过氘代链标记结合胶显影技术可以探究不同填料结

构在外场条件下的演变。 

（3）本文研究了聚合物多层级结构在纳米到亚微米尺度下的结构演化，因

此对于分子链由于吸附而产生的不同构象研究还存在不足，可以进一步结合宽

频介电谱等方法研究在不同样品中结合胶层分子链的构象演化，以更深入的理

解结合胶网络的融合机制；此外，通过 X 射线 Nano CT、激光共聚焦显微镜等

方法对于微米尺度的填料网络进行定量化的表征，可以帮助我们理解在介观尺

度上多层级结构对力学性能的影响。 
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致  谢 

时光荏苒，岁月如梭，转眼间六年的博士研究生学习生涯即将结束，在这

六年的时间里，有笑有泪，有苦有甜，但是同样也是收获满满。还记得六年前

收到中国工程物理研究院的录取通知书时，通知书印着“筑国防基石，做民族

脊梁”的中物院精神，那时的我还没有能够体会到这句话的责任与分量。当来

到这里之后，中物院人兢兢业业、细致入微的工作精神让我重新认识到了“新

中物院人”的拼搏与奋斗，这也一直激励着我勇往直前。幸运的是，三年前我

通过了转博考核进入了中国科学技术大学同步辐射国家实验室进行联合培养并

继续攻读博士学位。科大浓厚的学术氛围，让我能够在这片沃土中吸取养分快

速成长。而中物院和中科大更是为我揭开了大科学装置的神秘面纱，从中国绵

阳研究堆到中国散裂中子源，从合肥光源到上海光源，每一次与大科学装置相

遇都能让我无比震撼。从刚踏入研究生阶段的迷茫，到实验失败的失意，再到

准备毕业的焦虑，通过这六年的学习，我收获的不仅仅是一个博士学位，更是

对人生的一次历练。因此，我希望借此机会对帮助和鼓励过我的所有人表达最

诚挚的谢意。 

首先我想感谢中物院的导师孙光爱研究员。科研工作方面，孙老师忘我的

工作热情，精益求精的科研态度、勤勤恳恳的工作作风都是我终生学习的榜样。

在日常生活方面，孙老师平易近人，随时关注学生的急难愁盼，倾尽所能帮助

学生。此外我也希望在此感谢中科大的导师李良彬研究员，李老师一丝不苟的

科研精神和兢兢业业的工作态度让我在科大的学习学习中受益良多。在此谨向

两位恩师表示最诚挚的谢意和祝福！ 

感谢中国绵阳研究堆中子科学平台和中国科学技术大学软物质智能制造实

验室给我提供了良好的科研环境和条件。感谢刘栋副研究员在实现设计和论文

撰写中提供的帮助和指导，也感谢师兄手把手将我领入了中子小角散射的大门。

同时也想感谢陈威副研究员在科大期间对于我低场核磁学习上的帮助与指导。

感谢孙良卫老师、陈良老师和陈杰副研究员在小角散射实验中对我的帮助和指

导。感谢西科大宋丽贤老师在样品制备方面的帮助。感谢中物院二所的闫红梅

老师，对我学习和生活的悉心关怀；同时也感谢中国科学技术大学同步辐射国

家实验室的邱友凤老师和 209 所有的老师们。 

感谢六年期间认识的每一位同学，感谢一起去科大的路增奇和阮政霖；感

谢NP和科大的小伙伴们。更要感谢已经毕业的王亭亭师姐和税悦。同时也要感
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谢曾一起并肩奋斗的杨敬浩和王柏桦以及杨俊杰、王昶丰和杨朝文师弟，咱们

青山不改绿水长流 。还有很多无法一一列举姓名的老师和同学，感谢他们给我

的帮助和关心。 

感谢孔建尧，如果不是一次次的深夜通话和鼓励，我可能真的很难坚持下

来；感谢张晓宁师妹，期待再一次踏上征程；感谢万美仪，每当我回重庆时都

积极组织聚会，以后回重庆了一定常聚。感谢张若铮和赵廷秋，虽然我们自称

是“fake friends”，但是一起从泥泞中走过的友谊是无法忘怀的。 

最后，我还想感谢生我养我的父母，是你们的鼓励和帮助让我有信心和决

心完成博士学位。也是你们的支持，让我能够勇敢追梦，实现自己的理想。 

 黄粒朝 

2023 年 3 月 24 日 
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