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摘要

摘要

天然橡胶及其复合体系的结构研究对于学术界和工业领域都具有重要

价值。虽然高分子材料流动场诱导结晶的理论、天然橡胶结晶自增强机理和

粒子填充橡胶体系的结构已经被广泛研究，但是目前仍然没有获得理解流动

场诱导结晶、自增强机理和建立结构与性能关系所需要的结构信息。灭然橡

胶制品在使用过程中经常受到外场的作用，使其发生应变诱导结晶。经典的

流动场诱导结晶理论(熵减模型)只考虑了流动场对初态自由能的影响而假

设终态是不变的；经典的天然橡胶结晶自增强机理认为应变诱导的晶体在天

然橡胶本体中扮演着物理填充和化学交联的作用，增强了橡胶的模量和韧

性，忽略了橡胶在拉伸过程中缺口周围的微观结构对抑制缺r]扩张的影响；

天然橡胶在使用过程中需要添加炭黑等纳米粒子以实现补强的作用，目前大

量的研究工作集中于炭黑对性能的影响而缺乏大空间范围高分辨的真实三

维填料在橡胶基体中的三维分布，因此无法定量的给出其增强机理。

基于以上背景，本论文工作设计了不同的拉伸条件来实现晶体在拉伸过

程中获得不同的取向形态，研究了不同取向终态对流动场诱导结晶的影响；

采用了显微红外技术和微聚焦X射线扫描技术研究了天然橡胶体系结晶自

增强(增韧)机理；通过采用X射线成像技术分析拉伸过程中炭黑凝聚体网络

结构的变化以及和力学性能之间的对应关系。主要研究内容及结果如下：

(1)经典的流动场诱导结晶的理论中只考虑了流动场对熔体初态的影

响而假设终态是保持不变的。为了证明终态中晶体的取向也会对流动场诱导

结晶产生影响，我们采用同步辐射宽角x射线衍射研究了天然橡胶在单轴

自由拉伸和单轴受限拉伸过程中天然橡胶的结构演化。发现在单轴自由拉伸

过程中应变诱导的晶体呈现出单轴取向特征，而单轴受限拉伸过程中应变诱

导的晶体呈现出类似于单晶取向的特征且晶体的C轴和口轴分别沿着拉伸方

向和受限方向。显示流动场诱导结晶过程中的终态随着我们外场参数的变化

是会发生变化的。通过分子动力学软件Materials Studio计算了当受限方向

分别沿着a和b轴时品体自由能的增加AG，。发现受限方向沿着b轴时的

自由能增加要比沿着a轴的自由能增加△6，大0．086kJ／mol。定量的证明了

受限拉伸诱导的晶体a轴应该沿着受限方向时晶体更加的稳定，同时表面在

拉伸流动场诱导结晶中需要考虑终态的自由能对整体驱动力的影响。通过将
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摘要

不同终态的自由能耦合入经典的流动场诱导结晶理论中，定量的解释了我们

的实验现象。

(2)通过采用显微红外的拼接技术获得了天然橡胶在拉伸过程中缺口

周围的结晶度分布。发现随着距离缺口尖端尺寸的增加其结晶度并不是单调

下降的，而是呈现出一维震荡形式下降，在■维的结晶度分布中表现为缺Lj

周围存在着结晶度高低起伏的层级结构。结合结晶度和模量的对应关系，可

以认为在拉伸过程中缺口周围存在着软硬交替的层级结构。基于剪滞模型，

得出形成的这种层级结构可以显著的降低缺口周围的应力集中和消耗能量，

增强了天然橡胶的韧性。

(3)通过采用微聚焦x射线扫描技术，获得了天然橡胶在不同应变下缺

口周围的结晶度分布。结果显示天然在拉伸过程中随着距离缺口尖端尺寸的

增加，结晶度在一维上面表现出震荡形式的下降。二维的结晶度分布表面拉

伸过程中缺口周围存在着结晶度高低起伏的双网络结构，结合结晶度和模量

的对应关系，发现缺口周围存在着软硬交替的双网络模型。理论分析显示生

成的双网络结构可以将应力可以在更大区域范围内传递并耗散掉，显著增强

材料的韧性：定量计算表面相对于结晶度均匀分布的体系，双网络结构可以

使的材料的断裂能在应变5．5时呈现出三个量级的形式增强。结合前人的研

究工作，得出天然橡胶在拉伸过程中分子水平的构象变化、纳米尺度的片晶

和微米尺度的双网络结构构成自发响应的多尺度的层级结构，使得橡胶具有

优异的韧性。

(4)采用同步辐射三维x射线成像技术，获得了含炭黑填充的天然橡胶

在拉伸前和拉伸后炭黑凝聚体在天然橡胶基体中的三维分布。发现炭黑凝聚

体在天然橡胶基体中是不均匀分布的，同时炭黑凝聚体的不均匀分布会诱导

纳米空隙的生成，进而造成应力集中和降低材料的力学性能。统计分析发现

在拉伸前指定尺寸的凝聚体含量(相邻凝聚体之间的间距)随着尺寸(间距)的

增加呈现出下降的趋势；在应变3时这个下降过程中伴随着震荡，表而出拉

伸使得凝聚体发生破坏；同时发现相邻凝聚体之间的间距在应变3时存在这

最合适的间距，表面拉伸使得网络更加的均匀。通过双网络模型发现拉伸诱

导的炭黑网络破坏会降低其对复合体系力学性能的贡献，这是Payne效应的

一个直接证据。

关键词：同步辐射，天然橡胶，流动场诱导结晶，双网络，炭黑
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ABSTRACT

The structure of rubber composites is very important for academic research as

well as the industrial manufacture．Though the theory of flow—induced crystallization，

the self-enhancement mechanism and structure for filled rubber composites have been

widely researched，the detailed structural information for rubber composites are still

unresolved yet，which are the key information in understanding the flow—induced

crystallization，self-enhancement mechanism and the relation between structure and

properties．The stretching or compression is always occurs during the service life of

rubber production，resulting in the flow—induced crystallization(FIC)．The most

widely recognized mechanism for FIC is the entropic reduction model(ERM)，which

involves the effect of the flow on entropic reduction of melt only without changing

the free energy of final crystal．The classic self-enhancement mechanism for natural

rubber proposes that these lamellac generated by strain—induced crystallization act as

the role of in—situ hard fillers embedded in soft amorphous matrix and physical

cross-link，increasing the Young’S moduli and fracture toughness，but ignore the local

structure generated by stain-induced crystallization around the crack tip：inorganic

nanofillers like carbon black(cB)，silica and CaC03 are almost inevitably added in

commercial rubber products，where filler network provides an important contribution

to the mechanical performance of rubber composites。Recent studies foCUS on the

influence of properties，but ignore the structural information of fillers，which may be

the essential information in building theoretical enhancement models．

In this thesis，uniaxial free stretch(FS)and constrained stretch(CS)are used to

acquire the different orientation of final crystal induced by strain，in order to study the

influence of different finaI crystal orientation on the flow．induced crystallization．To

study the toughening mechanism of natural rubber with the aid of in—situ infrared

microspectroscope imaging(FTIRI)and synchrotron radiation micro·beam scanning

X-ray diffraction(SR-gSXRD)．Through studying the fillers network change during

the stretch process to analyze the relation between structural information of fillers and

mechanical properties with the aid of synchrotron radiation full field transmission

X-rays microscopy(TXM)．The main researches work and conclusions are introduced

as foIlows：
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Abstract

(1)The classical ERM only involves the effect of the strain on entropic reduction

of polymer melt only without changing the free energy of final crystal．Aiming to

demonstrate the effect of final crystal deformation on FIC，stretch—induced

crystallization of a cross·-linked natural rubber is studied with in··situ synchrotron

radiation wide angle X—ray diffraction(WAXD)measurements，during which both FS

and CS are imposed on to obtain the structure evolution during the stretch process．It

is found that strain induced crystals during the FS show uniaxial orientation，while

poly·-crystals possessing single·-crystal like orientation is found during the CS of

natural rubber,whilst the c—axis and a—axis align in the stretch direction(SD)and

constrained direction(CD)，respectively．Indi eating the final crystal during the FIC

Can be change with the extemal field parameters．With the aid of molecular dynamic

software Materials Studio 6．0．we calculated the free energy increased△Ga when

the CD along口‘and b-aixs，found that the△Gcr for CD along b-axis is about 0．086

kJ／tool larger than that along a-axis，indicating that a lower free energy increased

△Gc，and favoring for nucleation is achieved when CD along口．axis．Through

coupling the final free energy of crystal into the classic ERM，our experimental results

Can be quantities understood．

(2)The 2D crystallinily distributions around crack tip for stretched natural

rubber are obtained through FTIRl with mapping technology for different strains．

Finding the crystallinity show a decay trend with the distance away from the crack tip

increasing coupled with weak oscillation of crystallinity superposed on the decay

trend．The 2D crystallinity distributions around crack tip show there exists a

hierarchical structure composing of regions with high and low crystallinity，

respectively．As high crystallinity corresponds to high modulus and vice versa,it

represents a soft—hard hierarchical structure．Based on the shear lag model，the

hierarchical structure call avoid the stress concentration and dissipate energy,

significantly enhance the ability ofcrack resistance．

(3)With the aid of SR—gSXRD，the crystallinity distribution around the crack for

stretched natural rubber is obtained，Results indicating that the crystallinity show a

decay trend with increasing distance from the crack tip，coupled with weak oscillation

of crystallinity superposed on the decay trend，2D crystallinity distributions around

crack tip show there exist a deformed double network structure composing of regions

V
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Abstract

with high and low crystallinity，respectively．As high crystallinity corresponds to high

modulus and vice versa，it represents a soft—hard double network structure．

Theoretical analysis indicates the soft·hard double network structure call avoid the

stress concentration and enhance the ability of crack resistance．The fracture energy

enhancement factor obtained by utilizing the double network model indicates a

theoretical enhancement of toughness by 3 orders at the strain of 5．5．This work

proposed that upon stretching the micro—scale double network structures concomitant

with conformation at molecular level and crystallization in nano-scale spontaneously

developed in natural rubber construct multi—scale hierarchical structure，which

accounts for the remarkable mechanical performance．

(4)The three．dimensional(3D)distributions of CB at the strain of 0 and 3 are

obtained with the aid of in—situ full field TXM．and found the 3D dispersion of CB

aggregates in rubber matrix is not homogeneous with some spots filled by highly

concentrated aggregates．Furthermore，coincidence of large aggregates and large pores

concomitant with inhomogeneous 3D dispersion of nano pores in the rubber matrix

indicates that CB aggregates lead to stress concentration due to the exist of large pores．

Statistical analysis shows that the frequency of similar-sized aggregates

(inter-aggregates distance)decreases with the increase of aggregate size

(inter-aggregates distance)monotonously without strain．While an oscillation of the

frequency—size plot is induced by strain 3 on top of the damping trend，which is

interpreted as stretch—induced breakage of CB aggregates．Under strain of 3，a most

suitable inter-aggregate distance exists after stretched to strain 3，indicating the fillers

network becomes homogeneous after stretch to strain 3．Based on the doubie．network

mode，we found that stretch—induced breakage of CB aggregates depress the

contribution of CB network to the mechanical property of rubber composite parallel

and perpendicular to the stretching direction．The experimental results directly prove

the structural origin of Payne effect．

Key words： Synchrotron radiation，Natural rubber,Flow-induced crystallization，

Double network．Carbon black
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第一章绪论

天然橡胶(natural rubber,NR)是一种以顺式聚异戊二烯(体积分数91％～

94％)为主要成分的天然高分子材料，其余为蛋白质、脂肪酸、灰分、糖类

等非橡胶物质。具有高弹性、高模量、高阻隔性、高绝缘性和优异的弹性回

复率等优点，广泛使用在我们的日常生活、工农业生产和国防领域中，例如

汽车轮胎、橡胶手套、器官和减震装置等。

人类对天然橡胶的需求随着经济的发展呈现出增加的趋势。但天然橡胶

的种植区域一般集中在东南亚，其产量无法满足我们的需求，因此和天然橡

胶主成分的分子式相同的合成橡胶就被工业界研发出来了。尽管合成橡胶和

天然橡胶的分子式相同，其力学性能始终无法和天然橡胶相媲美，其原因可

能是存在着部分的反式异戊二烯，从而影响了其应变诱导结晶的能力，最终

对制品的力学性能产生影响。

随着新兴行业的发展(如高速列车、飞机等)，对天然橡胶制品提出了更

多的要求比如高的模量、高抑制缺口扩张能力、低的透气性和导电性等。纳

米填料如炭黑等、白炭黑等可以显著增加的模量、电导率和降低发生应变诱

导结晶的临界应变，因此广泛的被用于添加入天然橡胶中，以实现对其相关

性能的增强。不同拉伸方式如单轴自由拉伸、恒幅宽拉伸和双向拉伸可以诱

导形成应变诱导的晶体旱现出不同的取向状态，造成橡胶体系中内部结构产

生差异并最终影响橡胶制品的力学性能、气密性和节点性能等。

本章主要阐述了高分子材料流动场诱导结晶机理；天然橡胶结晶自增强

机理；纤维、层级结构和双网络组成的复合材料增强机理；纳米粒子补强橡

胶材料机理、聚合物的取向形态和研究高分子复合材料的相关技术手段等。

1．1流动场诱导高分子结晶机理

1．1．1研究背景

流动场诱导高分子牛成有序结构如结晶等既是高分子物理的基本问题，

也是指导高分子材料加工的重要知识。在高分子材料的加工以及后期制品服

役过程中，如挤出、单向和双向拉伸、纺丝、冲击和压缩等，广泛存在着流
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动场诱导高分予结晶现象。流动场可以引起高分子熔体分子链的伸直和取向

【卜4】，造成构象熵的降低，从而影响其结晶动力学、取向形态和形貌等，造

成制品的最终力学性能发生变化。与静态条件下结晶相对比，流动场可以显

著的加速其结晶动力学【5培J，诱导晶体形貌从球晶向串晶(shish．kebab)[9-231和

力学性能非常优异的伸直链晶体转变[24_26|，同时不同的流动场也会诱导高分

子形成不同的晶形如聚丙烯的0【、B和Y晶等12 7‘删J。

总结过去几十年研究得到的试验结果，可以将影响流动场诱导高分子结

晶机理的因素分为二类：一是聚合物分子参数对流动场诱导结晶的影响；二

是外加流动场参数对流动场诱导结晶的影响。

1．1．2流动场诱导高分子结晶的机理

针对流动场诱导高分子结晶这一科学问题，学术界从实验和理论方面都

做了大量工作，早在1925年，Katz教授发现天然橡胶可以拉伸诱导结晶p 01，

随后Flory教授在1947年提出了熵减模型(entropic reduction model，

ERM)[31-341，用于解释高分子材料的拉伸诱导结晶。随后Hsiao教授【23,27,35’37】、

Komfield教授‘11，15,3剐、Ryan教授【13，14，20，211等通过采用同步辐射x射线衍射从

实验上面进一步的研究了流动场诱导高分子结晶的机理。本小节将主要从理

论上面描述流动场诱导结晶的熵减模型机理。

在熵减模型中，其核心思想是认为分子链在流动场中会沿着拉伸方向伸

直和取向，导致构象熵的降低．进而降低成核能垒和提高结晶驱动力(图1．1)。

高分子的起始结晶温度■可以通过下述公式计算获得：

毒=专一FR pca，。
乙 礞 而，n“∥

其中霉为高分子熔体静态时的结晶温度；吩为结晶时的焓变；R为气体常数；

(j【为拉伸比；缈(瑾)可以通过下述公式计算获得：

妒(口)兰(斗5(票)一o．5竺。
万 g／～ ”

其中刀为聚合物的统计链段数。

(1．2)
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定义构象熵的损失A‰，=一尺妒(口)，则公式(1)_口J-以转化为：

士：一1+_z!kSde．[。 (1．3)
瓦T，。O’力，。

V。7

随后Krigbaum．Roel391和Hong．Yeh[401 4u等人继续从理论上面研究了高分了材

料的流动场诱导高分子结晶的机理，并得出J，相似的结论。其不同机理的主

要的差异体现在构象熵的损失△&，的计算上面，即：

瓯尸一等(冉昙一3(Krigbaum-Roe)
％一k2N1(24万m)05(口一1)](Hong-Yeh)

4

(1．4)

(1．5)

q

图1．1．熵减模型示意图。G是不同状态的能量，其中下表m；ftlx分别代表熔体和晶体；

AG刚是拉伸作用对熔体自由能的增加；AGq是静态下的结晶驱动力；AGq+是临界成核

能垒。流动场的引入会提高初态的能量，假设终态的自由能保持不变。这样流动场的引入

显著的增加结晶驱动力和降低成核能垒，提高成核结晶速度。

1．2天然橡胶的结晶自增强机理

自从1925年Katz发现天然橡胶在拉伸过程中会发生结晶之后【30】，学术

界对其进行了大量的研究。发现天然橡胶在拉伸过程中当超过临界应变时，

拉伸应力会显著的增加，显示出天然橡胶本体的模量在超出临界应变之后会

显著的增加，这个特征称为橡胶的结晶自增强。结晶自增强产生的原因是天

然橡胶在拉伸场作用下，当拉伸应变超过临界值时会发生应变诱导结晶
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(sic)，且结晶度随着拉伸比的增大而增大【42’451。此时应变诱导的晶体在橡胶

本体中扮演着物理填充和交联点的作用，显著的增加橡胶的模量和强度。

_I：=1 PP-．NNRR-．。1⋯⋯⋯⋯⋯一，～7l⋯⋯⋯⋯：：i．’。◆ ⋯⋯⋯⋯⋯～．，～⋯⋯⋯7’
厶艮岍3

7．』 ，庐rP-NR-2 r·P-NR4 ／I ／‘

l T? P
2五0 乒

■弘登．一—l■蜀二群
‘■圈_一丫一T l

' 2 3 4 5 6 7 8 9

位

图1．2．过氧化物硫化的天然橡胶在拉伸过程中应力．拉伸比曲线(a)和结晶度一拉伸比

曲线(b)145】。

J．一B．LeCam等人采用扫描电镜研究了天然橡胶在拉伸过程中的缺口扩

张机理，缺口周围或者是连接着缺El两侧存在着韧带(1igaments)结构，表

明韧带结构可以明显的抑制缺U的扩张146l。分析发现这些韧带是含有大量的

应变诱导的晶体，使得其模量增加，抑制了缺口的扩张。J．Rault和Bertran d

Huneau等人通过采用宽角X射线衍射(WAXD)研究了缺口周围的结晶度分

布，发现结晶度随着距离缺口尖端的距离增加而呈现出下降的趋势【4‘7，4引。

Marden等人采用高速CCD研究含缺口的天然橡胶在拉伸过程中缺口扩张速

度的变化。发现当应变大于3．8时缺口扩张速度显著下降甚至停止(图1．3)。

x射线发现此时橡胶本体开始发生应变诱导结晶，应变诱导的模量较高的晶

体和天然橡胶本体中的无定形区域耦合形成了软硬交替的类似于贝壳等的

层级结构。理论分析发现与应变诱导的晶体包围的缺口扩张耗散能量有关的

弹性能则随着拉伸应变显著增加，表面缺口尖端周围的层级结构可以将应力

传递的更远以及消耗更多的能量来抑制扩张，显著的增加了橡胶的韧性【491。
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图1．3．缺口扩张速度和储存的弹性模量E之间的关系(a)和缺口扩张速度随着拉伸比之

间的对应关系(b)【491。

1。3复合材料增强机理

1．3．1纤维增强复合材料的增强机理

高分子材料在使用过程中通常会添加少量的纤维等，用于提高材料的力

学性能等。其增强机理归属于纤维在加入过程中和基体紧密接触，此时模量

较高的纤维在外场下承担大部分的应力，避免基体在拉伸过程中的断裂，从

而显著的增加复合材料的模量和强度。目前普遍采用的定量计算纤维增强复

合材料体系的模量的模型一般有并联和串联两种模量【501，如图1．4所示。

(a) 62

f f f f f f f f

j I 』 i 扣2』 』 』

图1．4．纤维填充复合材料体系在模量计算过程中采用的不同模型示意图：(a)并联模型，

(b)串联模型【50l。

1)并联模型

通过图1．4可以知道在并联模型中纤维和基体承担的应变是相同的，因

此外场施加给复合材料的应力等于纤维和基体所承受的应力之和，即
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0-1=q。+仃， (1．6)

式中％和毋分别是基体和纤维承受的应力，当用模量和应变表示时则有

巨s止笔I一∥)厉+4 V， (1．7)

式中E，、‰和E，分别是复合材料、基体和纤维的模量，￡是复合材料在外

场下的应变，"是纤维的体积含量，A是复合材料的截面积。将此公式简化

得到复合材料的模量和基体模量、纤维模量以及纤维体积之间的关系，即

巨=(1一■)E。+巧E， (1．8)

2)串联模型

通过图1．4可以知道在串联模型中纤维和基体所承担的应力是相同的，

因此复合材料在外场下的应变是纤维和基体所发生的应变之和，即

占2=‘。+占， (1．9)

式中岛和身分别是基体和纤维的应变，当用模量和应力表示时则有

专廿吩乏+嗜 ∽呐

式中E2、厨和易分别是复合材料、纤维和基体的模量，o是外场施加的应

力，埒是纤维的体积百分数。将此公式简化得到复合材料的模量和基体模量、

纤维模量以及纤维体积之间的关系，即

去=等+苦 ∽z z，
E2 Em Ef

?

在实际使用环境中，纤维的方向并不是严格的沿着外场应力或者是垂直

于外场应力方向，因此其模量是介于并联模型和串联模型计算的结果中间，

即

巨=丑巨+(1一旯，)E。 (1．12)

其中五，是纤维沿着拉伸方向的比例，其模量的表示可以图1．5来描述。

6
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0 tong．offibers 1

图1．5．纤维增强复合材料中复合材料的模量随纤维含量之间的对应关系。其中红色箭

头所指区域表示的是真实复合体系的模量。

1．3．2层级结构复合材料增强机理

贝壳，骨骼和蜘蛛丝等自然生物材料一般是由有无机盐(体积分数

95％～99％， 1般是碳酸钙)和有机胶原质(体积分数1％～5％)组成，具有相当

好的物理机械性能、自修复能力和抑制缺口扩张能力，且这些优良的性能远

远超出人类合成的材州51 J。其原因是自然生物材料被大自然从分子到纳米、

微米尺度上面进行优化重排，形成了具有多尺度的层级结构(hierarchical

structures)。尽管不同的生物材料的微结构存在着差异，但是其主要的结构

是类似的(图1．6所示)，即无机盐组成纳米尺度的薄片和纳米尺度的有机胶

原质形成纳米尺度的周期性结构[51-59】。下面将通过剪滞模型具体分析形成的

这种纳米尺度的层级结构对复合材料的增强机理。

zkq  20151015
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固

b

C

丑坚

图1．6．牙釉质，牙质骨和贝壳等生物材料的微观结构图。可以看出这些材料一般是无

机盐组成纳米尺度的薄片和纳米尺度的有机胶原质组成【511。

层级结构中由硬质组分形成的纳米薄片在外场下拉伸时，外加的应力会

通过纳米薄片和蛋白质连接区域的剪切力传递到邻近区域(图1．7(a)和(b))

【5¨，这样避免了材料的应力集中和增强了材料的韧性。假设韧性材料(蛋白

质)的剪切模量为ry且小于其余硬质矿物质的粘结力露，此时复合材料能够

承担的最大应力(％)可以通过片状的体积(哟，片状材料的长径LL(s)，片状

材料的拉伸强度(@)和蛋白质基体的强度(％)计算得到【71，且服从下面的公

式：

叹=口％盯P+(1一％)％， (1．13)

其中系数盯是和s、ry和％有关。

层级结构组成的生物材料在拉伸作用下的断裂模式是和片状材料的长

径比(印有关，当长径比大于某一临界值时(s>s。(c))，复合材料的断裂模式是

由片状材料断裂造成(图1．4(c))，此时系数口可以用下述公式来获得：

舻卜毛。 (1．14)

而当长径比小于某一临界值时(s<s。(c))，复合材料的断裂模式是由柔性基体的

屈服造成(图1．4(d))，例如片状基体的滑移和柔性基体的失效等。此时系数盯

可以用下述公式来获得：

zkq  20151015
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(c)

St ress

●

(d)

◆●
c：=c==j c===c=聋口‘==j‘===jC==j圮
c==j c===j c===jc==兜
口‘====c=；=jc====E ．景型茎荠垒委萝呈宇■◆
c=，c==：=，一c====Ic=‘Z●c====，c===：：c===：jZ

口c==：，一c===，c：奄Ec===：：j C===j一#===：，7

图1．7．(a)生物材料内部有纳米尺度的硬质材料薄片和有机胶原质组成的层级结

构示意图【511；(b)生物材料在外加载荷过程中应力传递示意图和层级结构【511：在

S>S。(c)和S<S。(d)两种情况下的断裂示意图【591。其中在图(b)中的外加应力(粗红色

箭头)可以通过剪切力(细红色箭头)传递到相邻的硬质材料中，避免了硬质材料的

应力集中151】。

1．3．3双网络结构材料增强机理

另外一种新的制备复合材料的方法是形成双网络结构(double．network

structure，DN)，如纳米粒子填充高分子复合材料中高分子基体网络和纳米粒

子之间通过弱的范式力形成的填料网络组成的双网络结构[60,61】；水凝胶中弱

的共价键网络和强的离子键网络组成的双网络结构162-66】等。形成的双网络结

构具有优异的力学强度，拉伸回复率和抑制缺口扩张能力等，本小节将描述

双网络结构对复合材料的增强机理【6 7|。

9
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图1．8．(a)双网络结构示意图。其中h和s分别代表模量较高和较低的网络；(b)纳米粒

子填充橡胶体系中双网络结构示意图，其中红色圆形代表纳米粒子。

假设双网络是有软和硬两种不可压缩且各向同性的网络独立组成(soft

and hard network)，分别标记成S和h，其中网格的尺寸分别是蠡和磊，如图

1．8Ca)所示。此时双网络结构的断裂能增强系数九可以描述成

A～缜土丝(等应力假设) (1．16)
nh}ls

或

尸

五～吮三(等应变假设)。 (1．17)
％

其中咖，代表不同组分的体积分数，a^为缺口扩张临界Griffth孔隙大小，肌为不

同组分的模量，f为软硬网络网格参数的最大值。

有上述公式1．13和1．14可以知道，双网络的存在可以显著的增强材料

的韧性。通过分析发现其断裂能增强系数九和前置系数4／a^以及模量系数

∥砌。有关。前置系数帕^代表双网络结构可以将应力在更大的范围内传递并

耗散，避免了应力集中；模量系数石毗表示软的网络存储断裂能的能力。
纳米粒子填充橡胶复合材料中同样可以认为内部存在着双网络结构，此

时双网络是由基体本省的化学交联网络和填料之间通过弱范式力组成的弱

的共价键网络(图1．8(b))。假设尺寸大小为磊的纳米粒子均匀分布在基体内

部，高分子基体的力学性能表现出弹性特征，此时在外场下材料的失效形式

表现为基体的破裂。此时相对于基体而言，断裂能增强系数九可以表示为

兄～死三丝(等应力假设) (1．18)
u5|上s

或者

10
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五～唬鱼(等应变假设)。
％

由上述公式1．15和1．16可以知道当添加纳米填料时，

增强粒子填充橡胶体系材料体系的断裂能。

1．4纳米粒子补强橡胶体系的机理

1．4．1纳米粒子填充对橡胶体系性能的影响

(1．19)

填料网络可以显著的

尽管橡胶具有高弹性、高的回复率等优势，其模量较低(～1 MPa)的缺点

限制了其在工农业生产中的应用。1904年，S．C．mote发现炭黑的加入可以

使得橡胶的拉伸强度达到28．7 MPa，随后学术界进行了大量的研究发现纳

米粒子的加入可以显著的增强其相关性能如力学性能、导电性能等，并建立

了相关的唯象模型【6＆69]o如京都大学Toki教授研究发现随着炭黑含量的增

加，其电导率会出现一个闽值，超过此阈值是电导率随着组分含量的增加而

基本不变【70．71】。法国S．Thuillier教授通过采用扫描电镜、流变仪和力学性

能测试发现随着炭黑含量的增加，弹性模量、拉伸强度和磁滞效应得到显著

增加【72】。法围J．Rault教授采用同步辐射X射线衍射(WAXD)和核磁共振

(NMR)研究发现炭黑等组分的加入会显著降低天然橡胶发生应变诱导结晶

的临界值。前人的研究表面纳米粒子的加入会显著改变材料的相关性能【7 3’

741。同时粒子填充橡胶体系的独有现象如Payne效应(75-77】和Mullins效应【78】，

也是和填料颗粒凝聚体在剪切和往复拉伸场下的破坏与重新团聚有关。

1．4．1纳米粒子填充对橡胶体系性能的影响机理

炭黑填料网络对橡胶体系性能增强自从其被发现之后就被学术界和工

业界广泛研究。对填料网络的补强机理，不同的研究人员通过各自的实验得

到不同的结果并作出相应的解释。目前主要研究结果如下：

1)．弱键和强键学说179J：Parkinson和Blanchard通过分析一系列不同型

号的炭黑补强橡胶体系的力学性能参数得出以下结论：具有高的表面活性的

填料才具有高的补强效果。他们认为炭黑和橡胶界面存在着作用力不同的键

结合结构，即强的化学键和弱的物理结合键。橡胶的应力软化现象(Mullins

zkq  20151015
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effect)是由弱的物理结合键的断裂构成，此时在应力作用卜部分炭黑与橡胶

基体之问发生脱落，降低了其对复合体系力学性能的贡献。

21．VTG模型【80】：在VTG模型中，复合材料的模量是由有种不同组分贡

献的即粘弹性的橡胶基体和通过范式力组成的非线性的凝聚体网络。在循环

形变过程中，凝聚体之间的相互作用力会发生破坏与恢复，此时分子链与填

料之间和滑移和凝聚体之间网络的破坏会显著的耗散能量。

3)．双网络模型【8IJ：该模型主要认为在粒子填充橡胶体系中，填料粒子

之间通过弱的范式力连接形成的填料网络和橡胶本体组成的化学交联网络

一起构建了双网络结构(double network，DN)，形成的双网络结构可以显著

的增强材料相关性能如模量和缺口断裂性能等。

4)．橡胶大分子的链滑动学冽82。84J：该理论的核心思想是橡胶分子链能够

在炭黑表面发生滑动，由此半定量的解释了补强理论。炭黑粒子表面有着许

多活性不同的羧基等基团，使得其与橡胶分子链之间存在着多种不同的结合

能量，如弱的范式力以及少量的化学吸附等。吸附的分子链在外场作用下会

滑动和伸长。

图1．9．橡胶大分子滑动学说补强机理的模型示意图：(a)未发生应变；(b)d、应变拉伸

(c)大应变拉伸：(d)回复状态㈣。
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1．5聚合物的取向形态

当线型高分子链充分伸直时，其长度可以达到分子链宽度方向的成百上

千倍，这种儿何的不对称性，使的其在外场下很容易沿着外场力的方向发生

择优排列，这就是取向。高分子材料的取向包括分子链、链段和片晶等。

对于未取向的高分子材料而言，其链段或者分子链在高分子材料基体中

呈现m各向同性分布的特征，因此其力学性能同样呈现出各向同性的特征。

对取向的高分_了材料，当外场作用力沿着分子链或者链段方向时，此时外场

作用力主要由分子链或者链段中的共价键承担：而当外场作用力垂直于分子

链或者链段时，外场作用力主要由范式力承担，因此材料表现出各向异性的

特征‘801。

取向的高分子材料一般可以分为两类即单轴取向和双轴取向。单轴取向

主要是高分子链沿着某一方向严格规整排列：双轴取向义称为平面取向，表

现为分子链在整个平面上无规排列，而在第三个方向(通常是厚度方向)上严

格规整排列[881。单轴取向最显著的例子是超高分子量聚乙烯纤维

(UHMWPE)。一般在纤维制备过程中，从挤出机r]模中出来的冻胶原丝已经

有部分取向了，随后后续的牵引拉伸使得取向度进一步得到的拉伸【85．86]o高

分子材料薄膜样品在单轴拉伸过程中会发生单轴拉伸取向(图1．17)，此时分

子链沿着拉伸方向规整排列，诱导材料沿着拉伸方向力学性能显著增强，但

是在垂直于拉伸方向性能确呈现出下降的趋势【8”。因此一般使用的薄膜样品

如锂电池隔膜，包装膜等都是呈现出双轴取向(平面取向)的特点。

图
(a)

侧面

图1．8．单轴取向(a)和双轴取向(b)薄膜分子链排列示意图【8剐。
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1。6研究结构与性能的方法

高分子材料的微观结可以直接影响材料物理和化学性能。本小节主要介

绍常规离线研宄结构与性能的方法斗引和最近发展的原位在线研究结构与性

能关系的方法。

1．6．1．常规离线研究方法

1)力学性能测试：高分子材料的力学性能主要指材料的屈服和断裂强度、

杨氏模量以及断裂伸长率等。试验方法有很多种，如拉伸和压缩、剪切、应

力松弛和蠕变等。静态力学性能测试一般采用静态万能材料试验机，获得材

料在拉伸(压缩)过程中的应力应变曲线，同时也可以采用CCD原位观察样

品在拉伸过程中宽度变化，获得样品的真实应力应变曲线。基于应力应变数

据获得材料的强度、模量和断裂伸长率等力学参数。

2)结晶度测定：结晶度用来表示高分子材料中结晶区域所占的百分比，

通常由体积百分数或者质量百分数来表示。测定结晶度的方法有x射线衍

射法、差示扫描量热法(differential scanning calorimetry，DSC)、红外吸收光

谱法等。

3)微观结构的测定：微观结构包括材料的聚集态结构和填料网络的结

构。聚集态结构指高分子链在三维空间中的几何排列，包括非晶态和晶态结

构、取向结构等。填料网络的结构是指填料颗粒或者是团聚体在高分子材料

本体中的三维空间分布。目前研究微观结构一般有以下方法：空问分辨为微

米左右的光学显微镜(OM)、纳米级分辨的扫描和透射电子显微镜

(SEM／TEM)、适合于和外场连用的小角X射线散射和宽角x射线衍射f研究

尺度从埃到百纳米左右1等。

1．62原位在线检测技术

上小节介绍的测定微观结构、结晶度和力学性能的离线研究方法一般是

相互独立的。然而，研究高分子材料的结构与性能关系最直接的方法是把两

者结合起来，原位在线检测材料在外场作用下的结构演化与相应的性能变

化，通过理论将两则耦合起来，建立起结构与性能之问的关系。例如，通过

x射线散射技术或者显微红外成像技术原位获得材料在拉伸过程中的结构
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变化，结合拉伸过程中的应力应变曲线，建立起材料外场卜-结构变化与性能

的关系。

1)红外光谱技术

红外光谱0R)是研究波长为0．7—1000 LLm的红外光与样品的相互作用，

它是表征高分子材料的物理性质与化学结构的一种重要常规检测工具。通常

来说红外光谱分为三个部分：即近红外、中红外和远红外区。我们日常研究

中广泛使用的是中红外光谱(波长范围2．5～25岬)，主要反映了物质吸收光
光子能量后分子振动能级之问的跃迁。目前中红外吸收光谱可以获得高分子

材料的化学结构、立构规整性、非晶态和晶态、构象和取向信息等【9⋯。

IR定量表征材料内部微观结构的含量如构象有序程度和结晶度等参数

是通过Lamber-Beer(LB)定律获得的，该定律主要通过下述公式计算得到：

彳=lg了Io=ab(1．20)

其中A为吸收度，厶和，分别代表入射和穿透样品之后红外光的强度，a为

吸收系数，b为样品的厚度。

目前商用的傅里叶光谱仪具有光通量高、信噪比高、波数精度高及快速

扫描等特点，能快速观察随着时间增加高分子材料内部微观结构变化，结合

力学温度等参数，建立起结构与性能的演化关系。

随着科学技术的发展，显微红外成像技术获得了快速发展(图1．9所示)，

其一般是有红外光谱仪和显微镜耦合连用组成。与常规红外光谱与相比，显

微红外成像技术主要添加了光学显微镜和面阵探测器(focal plane array，

FPA)。面阵探测器是由几千个独立的探测点组成，排列成一个矩阵面，每个

探测点同时采集对应实空间位置的红外光谱，结合显微镜获得的照片，获取

特定空问区域高空问分辨的结构分布信息【91l。国家同步辐射实验室(NSRL)

红外与远红外线站采用的FPA是由64x64个点阵单元组成，采集范围是

250x250 btm2，而显微镜对应的采集视野大小是300x300 um2。
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显微红外成像技术在较短时间(合肥光源红外站在4 cm‘1和128扫描次

数的条件下单组数据采集时间是3．5 rain)内可以同时获取数千个红外吸收

谱图，具有微米级别的空间分辨率，通过分析对应区域的红外峰的强度分布，

就可以获得对应空间区域高空间分辨的结构分布信息。同时由于数据采集时

间短，这样就可以获得在外场下内部结构随着时间的演化如结晶和取向度的

变化等。

图1．10是利用显微红外成像技术原位研究等规聚丙烯(iPP)在等温结晶

过程中球晶边缘构象有序的变化的实例【921。其中1303 cm。1代表着晶体吸收

峰，而998 cm。1代表着构象有序的吸收峰。如图1．IOA所示，一系列的光学

显微镜照片显示了在温度为142 oC下iPP球晶的生长动力学过程。通过分

析1303与998 cm。的空问分布发现在熔体区域，998 cm。1的强度明显的低

于晶体区域的吸收强度，且熔体区域的吸收强度保持不变。将998 cmo特征

峰的强度分布与对应的显微镜中球晶的边界对比发现，998 cmo在球晶边界

之外还是存在着弱的信号，而在远离球晶区域强度为0，显示出其对晶体生

长前段非常敏感。1303 cm。的信号只在显微镜中球晶区域出现，这与前人

使用常规FTIR所研究等规聚丙烯的熔体结晶的结果一致。结合998 cm‘1和

1303 cm’1的强度分布发现，球晶在生长过程中球晶边缘存在着部分的构象

有序。
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图1．10(A)单个球晶生长过程的原位显微镜照片；(B)和(C)与之相对应的不同代表不同

构象有序程度的构象峰强度的空间分布图。其中(B)代表1303 cm一谱带，(C)代表998

cm。1谱带。1-3对应在142。C等温结晶过程中几个不同的时间点。图中长度标尺为

501aml92】。

2)X射线衍射技术

当X射线入射到具有周期为d且和X射线波长具有相同数量级的原子

面时，x射线在周期性的结构中会发生衍射。假设入射的X射线与原子面之

间的夹角为e，从图1．11可以知道入射X射线与周期为d的原子面发生衍

射的条件是相邻的x射线衍射的光程差等于入射X射线波长的整数倍㈣，即

2dsinO=n2，玎=1，2，3，．．． (1．21)

这就是著名的布拉格公式(Bragg)，其中d为原子面的间距(晶面间距)；20

为衍射角，旯为入射X射线的波长。

图1．11．x射线在具有周期为d的原子面发生散射的示意图。

X射线衍射技术一般分为小角X射线散射(small angle X—rays scattering，

SAXS)和宽角x射线衍射技术(wide angle X—rays diffraction，WAXD)。虽然两
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者都是以x光作为光源，但是两者在仪器、实验原理和应用范围上面存在

着较大大差异。小角x射线散射的散射角旷般小于2。，{1914量的尺度在几十到
几百纳米，而宽角X射线衍射的衍射角旷般较大，测量的尺度在埃到纳米
左右。小角x射线散射是由于体系电子密度不均匀造成的，此时散射光的

强度、散射角和体系不同组分的尺寸、形状和含量密切相关，因此小角x

射线散射一般用于测试聚合物中的几十到百纳米左右的空问结构如孔隙的

尺寸和分布、熔体和溶液结晶过程中的shish和片晶等。宽角X射线衍射由

于0角较大，其一一般表征的是高分子材料的晶体结构等。

高分子材料一般并不是完全结晶的，表现为由晶区和非晶区“两相”组

成。通过采用高斯函数拟合的方法，分别得到不同晶面衍射峰的峰面积

(area)，峰位(position)；乖D半峰宽(peak width at half height wide)。此时结晶度

(crystallinity index，CI)可以通过下述公式进行计算：

∑2zr．f s i和dO』i(§蜘
CI

2夏cO'sial甭面两面
‘1忽’

其中I(s)是不同晶面衍射峰的衍射强度分布；S=2(sin0／们是倒易空间中的

倒易矢量，九是X射线的波长，20是散射角，谚是拉伸方向和不同晶面散

射矢量之间的夹角。

根据高斯函数拟合曲线获得的对应晶面的峰位参数，通过布拉格公式可

以计算出不同晶面的晶面问距，这样可以计算出晶体在外场下晶格参数的变

化。通过Scherrer公式拟合得到不同晶面的峰位和半峰宽数据，可以计算出

晶粒沿着不同晶面的晶粒尺寸参数[94】，公式为：

厶“=k2／(／7cos0)， (1．23)

其中L删为沿着hkl晶面的晶粒尺寸；k为Scherrer形状因子：0为衍射角：

p为高斯拟合得到的衍射峰半高宽(计算中用弧度表示)。在x射线波长为1．24

埃时，晶粒尺寸的计算公式可以描述成：

‰=3．326／(flcosO)nm (1．24)

图1．12(a)是我在拉伸天然橡胶过程中某一时刻的2维宽角X射线衍射

图(2D．WAXD)，图中可看到主要有5个衍射弧，对应着不同的衍射角，而

且图中看出衍射弧在方位角上面并不是均匀分布在的，显示出天然橡胶拉伸

诱导的晶体呈现出取向的特征，伯)图是通过Fit2D软件由2D衍射图转化的
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对应一维积分曲线图以及通过高斯拟合得到的不同衍射峰。在图(a)和(b)中

可以看到存在着5个衍射峰，分别对应的是天然橡胶晶体的200、201、120、

002和202晶面。在波长为1．24埃，对应的2瞄为11．510、14．320、16．930、
19．00和20．80【951。

图1．12．(a)天然橡胶拉伸过程中的二维宽角衍射图；(b)对应的一维积分曲线图。

最近一二十年来，随着同步辐射X射线光源、X射线聚焦技术和探测

器技术的快速发展，微聚焦X射线衍射方法(micro．beam X—rays diffraction)

逐渐成熟并广泛的应用学术科研领域中。目前上海光源的微聚焦线站

(BLl5U)的光斑已经可以实现亚微米的尺度，其工作原理如下图1．14所示。

线站中微聚焦x射线的光斑位置和显微镜的焦点位置保持在同一点，此时

当采用光学显微镜(optical microscope)获得指定位置之后，通过步进电机切

换至Mar 165CCD探测器，曝光之后就可以获得显微镜所指区域的X射线

衍射图案。

5CCD

r]
--_--L——J

Sample Optical microscope

图1．14上海光源微聚焦线站工作原理图。

图1．15是微聚焦x射线衍射技术在高分子领域的一个应用。通过采用

拉伸玻璃纤维(glass胁er)的方式给iPP施加一个剪切力，观察iPP熔体在剪

一兰c3．D．I母一》兰∞co_c一
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切之后等温结晶过程中的预有序行为。采用光斑大小为3X 3}|m2的微聚焦

X射线扫描纤维周围不同区域以获得高空问的2D结晶度分布。实验发现流

动场在低温下(160℃)诱导产生结晶度大致在(0．6±0．3)％的预有序，而在高温

下(180℃)流动场诱导的预有序是非晶结构，在降至低温之后需要经过诱导

期才能实现结晶【"。

“’漓””耀 “”骊 ⋯”翱

砟
0m 42L‘m Om 42}皿0m 42I皿

图1．15玻璃纤维拉伸iPP诱导生成预有序对的示意图，其中(a1-d1)分别是在160。C、

170。C、175。C和I 180℃拉伸之后降至138℃等温结晶10 min的显微镜照片，对应的一

维衍射曲线(a2．d2)和2D的结晶度分布图(aL3-d3)【71。

3)X射线显微成像技术

x射线显微成像技术(transmission X．rays microscope，TXM)的基本原理

是当X射线穿过样品时，其和样品之间发生相互作用，造成X射线的振幅

和相位发生变化，获得材料在某一固定角度时厚度方向上面材料结构信息信

号叠加的投影图，随后通过旋转得到不同角度的二维投影图，并通过三维重

构获得材料不同组分在三维空间分布。三维x射线成像技术又称为计算机

辅助断层扫描技术(Computed Tomography,简称nano—CT)，其基本原理如图

1．16所示【96’97j。目前国内主要的三维成像站有北京光源硬X射线成像站、

合肥光源软x射线显微成像站、上海光源x射线成像及生物医学应用光束

线站(BLl3W1)和软x射线谱学显微光束线站(BL08U)。

20
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图1．16北京光源硬x射线成像站三维成像显微技术原理示意图‘971。

圜

图1．17是采用同步辐射X射线成像技术获得的聚乙烯颗粒中二氧化硅

包埋的铬催化剂在聚乙烯基体中的片层图(slice)。其中明亮的部分是二氧化

硅，灰色的部分是聚乙烯基体而黑色部分是孔隙(void)。催化剂在聚乙烯基

体中并不是均匀分布的，且在催化生成聚乙烯过程中催化剂周围存在着部分

的孔隙【98】。

图1．17硬X射线成像技术获得的聚乙烯颗粒的片层副981。

1．7．本论文的研究内容和创新点

11经典的流动场诱导结晶的理论中只考虑到流动场对熔体初态的影响

并假设终态是保持不变的。通过采用同步辐射宽角X实现衍射技术

fSR．WAXD)研究了天然橡胶在单轴自由拉伸和单轴受限拉伸过程中的结构

演化。发现天然橡胶在单轴自由拉伸过程中应变诱导的晶体呈现出单轴取向

的特征，而单轴受限拉伸过程中应变诱导的晶体呈现出类似于单晶取向的特

征且晶体的c轴和a轴分别沿着拉伸方向和受限方向。表面在流动场诱导结

晶过程中的终态随着我们外场参数的变化是会发生变化的。通过分子动力学

软件Materials Studio计算了当受限方向分别沿着a和b轴时晶体自由能的增
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加，发现在拉伸比是3．3时受限方向沿着b轴时的自由能增加要比沿着a轴

的自由能增加大0．086 kJ／mol。定量的证明了受限拉伸诱导的晶体a轴沿着

受限方向时晶体更加的稳定，同时表面在拉伸流动场诱导结晶中需要考虑终

态自由能对整体成核结晶驱动力的影响。通过将不同终态的自由能耦合入经

典的流动场诱导结晶理论中，定量的解释了我们的实验现象。我们的实验同

时表面受限拉伸是制备具有多晶结构且类似于单晶取向的功能性材料的有

效方法。

2)通过采用自制的微型拉伸装置和显微红外成像的拼接(mapping)技术

获得了橡胶在拉伸过程中不同应变下缺口尖端附近的结晶强度分布。结果显

示在拉伸过程中随着距离缺口尖端(crack tip)尺寸的增加，结晶度呈现出震

荡形式的下降，整个二维上面显示缺口周围存在着结晶度高低起伏的周期性

结构。结合结晶度和模量的对应关系，表面橡胶在拉伸过程巾缺口周围形成

了软硬交替的层级结构。形成的这种层级结构可以显著的将应力传递的更

远，避免应力集中和增强材料的韧性。

3)通过采用自制的微型拉伸装置和微聚焦X射线扫描技术，获得了缺口

尖端附近在不同应变下真实的结晶度分布。结果显示橡胶在拉伸过程中随着

距离缺口尖端尺寸的增加，结晶度在一维上面表现出震荡形式的下降。二维

的结晶度分布表面天然橡胶在拉伸过程中缺口周围存在着结晶度高低起伏

的双网络结构，结合结晶和模量的对应关系，发现缺口周围存在着软硬交替

的双网络模型。理论分析显示双网络模型可以将应力可以在更大区域范围内

传递并耗散掉，显著增强材料的韧性：定量计算表面相对于结晶度均匀分布

的体系，双网络结构可以使材料的断裂能在应变5．5时呈现出三个量级的形

式增强。这～工作揭示天然橡胶自增强源于小应变下分子尺度的构象变化、

纳米尺度的片晶和微米尺度双网络结构构成的多尺度层级结构的协同效应。

4)采用三维x射线成像技术，获得了含炭黑填充的天然橡胶在拉伸前和

拉伸后炭黑凝聚体的三维分布。三维重构结果显示炭黑在橡胶基体中是不均

匀分布的，炭黑凝聚体的尺寸主要分布在200—400nm区间，且呈现出不均匀

分布的特征。3维上西炭黑凝聚体的不均匀分布会诱导纳米空隙的生成，进

而造成应力集中和降低材料的力学性能。统计分析发现在拉伸前指定尺寸的

凝聚体含量(相邻凝聚体之间的间距)随着尺寸(问距)的增加呈现出下降的趋

势；在应变3时这个下降过程中伴随着震荡，显示出拉伸使得凝聚体发生破

坏；同时发现相邻凝聚体之间的间距在应变3时存在这最合适的间距，表面

拉伸使得网络更加的均匀结合双网络模型，发现炭黑网络的破坏会降低其对
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复合体系力学性能的贡献，这是Payne效应的一个直接证据。我们的工作同

时显示成像技术非常适合于研究静态和拉伸条件下填料刚络的结构与性能

关系。
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第二章受限拉伸天然橡胶形成类似单晶取向

2．1引言

流动场诱导高分子结晶(Flow．induced crystallization，FIC)对学术界和

工业生产而言是一个非平衡的问题，这主要是由于流动场在制品的加工过程

(挤出和注塑过程等)以及后期的服役期中是广泛存在的(天然橡胶的拉仲和

压缩等)¨～1。外场的施加可以显著的增加成核速度l骷10J，诱导高分子晶体的

形貌从静态的球晶向串晶(shish—kebab)转变【11‘12 J以及诱导形成新的晶形

113-161，这将显著的影响高分子材料的加工过程以及制品的最终性能。流动场

诱导结晶一般是由于分子链在外场下伸直和取向造成的【17之⋯。学术界广泛接

受的用于解释流动场诱导成核速度增加的机理是熵减模型(entropic

reduction model，ERM)口0。24|。在熵减模型中，流动场会诱导高分子链发生伸

直取向，降低了初态的构象熵，提高了初态的能量和增加了成核结晶的驱动

力。在外场下结晶的热力学驱动力是AG=AGr，+AG耐，其中△G。是静态条

件下的结晶驱动力，△吒=一7_丛耐是流动场造成高分子熔体初态能量的增

加，r和丛。，分别是温度和拉伸造成的熵减。熵减模型的核心是流动场造成

初态能量的增加而假设终态晶核的自由能保持不变。由于流动场诱导结晶的

整个过程包含熔体向晶体的相转变过程，其驱动力应该包含热力学和由相转

变过程中的动力学，其中动力学是和晶体的形貌‘25。29】、晶型【30_331以及取向形

态密切相关【34‘381。

前人研究流动场诱导结晶中大量报道了诱导形成取向的shishl27之91和

新的晶型139411，然而这些发现只有最近在解释流动场诱导结晶中被考虑进

去。终态中点核向shish的转变‘42481以及新的晶型[394¨显示终态晶核的自由

能也会影响流动场诱导结晶。因此我们引入一个新的描述终态晶核能量增加

的参数AG，，来描述结晶时的驱动力， 此时结晶驱动力为

AG=龋q七蛳n产蛳矿
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即使终态的晶型和形貌相同，施加应力同样会造成晶体发生弹性形变

[49-511而导致终态晶核能量的增加‘52I，最终会降低成核速度。晶体在夕I-Du应力
1

作用下会发生弹性形变，此时能量的增加可以表述成△Gj=·点仃2，其中E
Z也

和O-分别是晶体的模量和所受到的应力152J。在这种情况下，△e。，和AG“在

成核过程中分别扮演着不同的作用，即AG。，促进成核而△p，抑制成核。由

于晶体本身呈现出各向异性的特征053。551，在4i同方向施加相同的应力会导致

不同的自由能增加。应力施加到模量最大的方向是热力学最稳定的状态，此

时通过公式计算得到的△G。最小。然而目前仍然没有实验证据证明晶体的

取向会对流动场诱导结晶产生影响，这可能是有下面两个原因造成的。一是

晶体的模量远大于熔体【56-59]，此时需要很大的应力使得晶体不同晶面发生

不同程度的形变；二是分子链方向的具有最大的模量”3。55J。在单轴拉伸或者

是伸展流变过程中，晶体的链轴方向一般是沿着拉伸方向，这主要是由于拉

伸诱导的分子链的伸直取向(AG,一)而不是晶体自由能△G(，造成的【58．6¨。因

此即使在流动场诱导结晶中晶核不同方向承担的应力不同，实验上面也是很

难却分出来的。对交联聚合物施加双向拉伸可能是解决这个问题的最好方

法。此时主应力方向沿着拉伸方向或者是晶体的f一轴，第二大应力方向旋加

在晶体的a6面或者是hkO方向上，这样交联网络受到的双向应力可以确保

晶格在流动场拉伸中不同晶面方向产生不同的应变。

本章节的主要内容是：为了研究晶体的变形(取向)对流动场诱导结晶过

程中成核的影响，采用了自制的恒幅宽拉伸装置【22】和同步辐射宽角X射线

衍射技术获得了天然橡胶在单轴自由拉伸和单轴受限拉伸过程中晶体取向

形态的变化。实验发现天然橡胶在单轴自由过程中应变诱导的晶体呈现出单

轴取向的特点：而在单轴受限拉伸过程应变诱导的晶体呈现出类似于单晶取

向的特点，其中c一轴沿着拉伸方IfiJ(stretch direction，SD)而a一轴沿着受限方

向(constrained direction，CD)。分子动力学模拟计算显示当受限方向沿着a一

轴或者是200晶面时应变诱导晶体的自由能的增加AG。最小并促进成核。

我们的实验结果表明晶体的变形取向在成核过程中确实是扮演着重要的作

用，同时也显示受限拉伸是制备功能材料在三维方向晶体取向有序的一种重

要方法。
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2。2实验部分

2。2．1原料

天然橡胶原料是印尼1号烟片胶，从中国热带农科院购买，表格1是天

然橡胶的制备配方和硫化时间。天橡胶原料经双辊开炼机于55士5℃开炼

2min，随后添加除硫磺之外的添加剂开炼2 rain之后再将硫磺加入继续开炼

1min，待所有组分加入之后继续开炼5 min。开炼之后的样品置于平板硫化

机下面143 oC和1 5 MPa下热压9 min以获得厚度是1 mm的橡胶薄片。随

后将样条切割成矩形状以有利于开展同步辐射实验。在单轴受限拉伸和单轴

自由拉伸时样品的宽度和夹头之间的间距分别是30x31 mm2和18x13．5

mm2。

Table 1．Recipes and cure conditions ofvulcanized natural rubber

100

2

1

O．2

O．5

O．5

1。5

1坚翌星垒竺!：!竺!虫 !
。Pans by weight per hundred parts rubber(phr)．6 Tetramethylthiuram disulfide．。4，

4'-Dithiodimorpholine．。N．Cyclohexyl．2．benzothiazolyl sulfenamide．。cure temperature

was 1430C．

2．2．2仪器设备

1)．同步辐射宽角二维X射线衍射(SR．WAXD)

腑甜

忡删删
一一加～一～一一一加～～～一
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SR．WAXD实验是在上海光源小角X散射线站(BLl6B)进行的。实验时

x射线能量是1 0 keY，二维X射线衍射数据通过MAR 165CCD探测器采集

得到，衍射数据通过软件FIT2D处理。

2)．自制恒幅宽拉伸装置

图2．1(a)是自制的恒幅宽拉伸装置示意图。通过伺服电机驱动两侧夹头

运动实现对材料的拉伸，同时在横向(transverse direction，TD)上面剪叉类似

的夹头可以保持样品在拉伸过程中宽度不变。图2．1(b)fl(c)分别是单轴受限

拉伸和单轴自由拉伸的示意图，其中在单轴受限拉伸过程中样品沿着受限方

向的宽度保持不变，而在单轴自由拉伸过程中，样品的宽度在拉伸过程中会

显著降低。

图2．1．(a)自制恒幅宽拉伸装置的三维示意图；单轴受限拉伸(b)和单轴自由拉伸(c)过

程示意图。其中(b)和(c)中黄色区域代表天然橡胶薄片，黄色中间部分的黑色圆圈代表

探测点。探测点选择在样品中间可以避免样品不均匀拉伸时对实验的影响。

3)．自制可以旋转角度的恒幅宽拉伸装置

图2．2(a)和(b)分别是自制的可以旋转角度的mini受限拉伸装置和与上

海光源小角站联用时的实物图。图中在拉伸之前样品所在的平面与入射X

射线垂直，此时定义旋转角为山=Oo，旋转轴可以是拉伸方向或者受限方向。
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第二章受限拉伸天然橡胶诱导形成类似于单品取向

图2．2．可以旋转角度的mini恒幅宽拉伸装置示意图(a)以及在上海光源线站连用时实

物照片(b)。其中样品可以围绕着转轴进行旋转，转轴可以是拉伸方向或者是受限方向。

4)．分子模拟材料设计软件Materials Studio 6．0(Accelrys Inc．)

2．2．3实验过程

1)．单轴自由拉伸和单轴受限拉伸过程中天然橡胶应变诱导结晶的结构演化

天然橡胶薄片状样品固定在自制的恒幅宽拉伸装置中，随后将拉伸装置

置于BLl6B线站的样品台上面。采用Mar 165CCD探测器原位采集天然橡

胶样品在单轴自由拉伸和单轴受限拉伸过程中的应变诱导结晶的动力学现

象。为了降低薄膜拉伸不均匀对实验结果的影响，实验时采用的探测器处于

样品的正中间。薄膜拉伸时拉伸速度是0．06 mm／min，探测器数据采集时间

是15 S，探测器读取数据以及清除之前的记录需要5 s(单个衍射图案的采集

周期是20 s)，这样在拉伸过程中就可以获得足够的衍射数据来分析其结构

演化过程。试验过程中采用六硼化镧(LAB6)标定圆心和样品到探测器之间的

距离。

2)．拉伸比4时不同旋转角度的晶体衍射图案

天然橡胶薄片状样品固定在自制的可以旋转角度的恒幅宽拉伸装置中

并预设拉伸比4，随后将拉伸装置置于BLl6B线站的样品台上面，采用MAR

165CCD探测器原位采集天然橡胶样品天然橡胶在不同转轴和旋转角时衍

射图案的变化。微型拉伸装置以拉伸方向和受限方向分别作为转轴进行旋

转。在拉伸方向作为转轴时，旋转角前30。每5。采集一组数据，30．72．5。

每隔2．5。采集一组衍射数据：而受限方向作为转轴进行旋转时，在0—70。
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第二章受限拉伸天然橡胶诱导形成类似于单品取向

范围内每隔5。采集一组衍射数据。探测器采集时间是15 S，探测器读取数

据以及清除之前的记录需要5 s(单个衍射图案的采集周期是20 s)。

31．晶格在外场下自由能的增加

晶格在外场下自由能的增加是通过Materials Studio 6．0软件中的

Forcite模块几何优化task计算得到的。几何优化过程中主要的参数是PCFF

力场(The polymer consistent forcefield))，智能算法(smart algorithm)和超精细

质量(ultra-fine quality)。计算过程中采用有216个segments组成的超胞

(3×3×3)，迭代10000次来提高计算的精度。天然橡胶晶体的晶胞结构见图

2．3。

图2．3．天然橡胶晶体晶胞结构示意图。其中每个晶胞是由8个C5H8单元组成。

2．3实验结果

2．3．1不同拉伸模式下天然橡胶的结构演化

图2．4是天然橡胶在受限拉伸过程中样品在某一时刻的照片，从图2．4

中可以发现天然橡胶薄片在拉伸过程中由于受到横向夹头的限制宽度保持

不变，样品只沿着拉伸方向和厚度方向变形。同时可以明显的观察到样品在

横向夹头内部和两侧夹头之间的样品近似于呈现出均匀形变。
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第二章受限拉伸天然橡胶诱导形成类似于单品取向

图2．4．天然橡胶在受限拉伸过程中的照片。

图2．5是天然橡胶在单轴自由拉fOp(free stretching，FS)和单轴受限拉伸

(constraint stretching，cs)过程中工程应力一拉伸比曲线。发现在同样的拉伸

比下，受限拉伸的应力大于自由拉伸情况下的应力，且单轴受限拉伸的断裂

应变小于单轴自由拉伸。在单轴受限拉伸过程中，由于宽度的受限，此时形

变主要发生在厚度方向上，因此所需要的拉伸应力较大。基于橡胶的熵弹性

理论，大的应力会造成大的构象熵的损失【63J。
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图2．5．天然橡胶在单轴自由拉伸和受限拉伸过程应力和拉伸比之间的关系。

图2．6是天然橡胶在单轴受限拉伸和单轴自由拉伸过程中不同拉伸比下

的2D—WAXD图案。从图2．6中可以看出橡胶在单轴受限拉伸时发生应变诱
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第二章受限拉伸天然橡胶诱导形成类似于单晶取向

导结晶的临界拉伸比是2．65，小于单轴自由拉伸时的2．85，进一步的证明横

向的限制会诱导大的构象熵的降低并促进结晶。尽管受限方向和拉伸方向垂

直且晶体中分子链的方向沿着拉伸方向，应变诱导生成的晶体的200、201、

120和002晶面在衍射图中很容易被观察到(图2．6中红色文字标记出来)，

同时衍射图案显示出晶体呈现出沿着拉伸方向取向的特征。通过比较图

2．6(a)和(b)，发现在两者不同的拉伸方式下不同晶面的衍射强度有显著的区

别，在自由拉伸情况下120晶面的衍射强度显著的强于200晶面，而受限拉

伸中120晶面的衍射强度显著的弱于200晶面。这种显著的强度对比显示在

受限拉伸情况下应变诱导的晶体在形状或者取向上面与自由拉伸时应变诱

导的晶体不同，这将在后面进行详细的分析。

图2．6．在单轴自由拉伸(a)和单轴受限拉伸(b)天然橡胶过程中不同拉伸比下的

2D．WAXD图案。左下标中白色数字代表拉伸比，右上角的红色文字标记了天然橡胶

在拉伸过程中的200、 201、 120和002晶面，白色箭头代表拉伸方向。晶体衍射图

案中黑色箭头显示橡胶在单轴受限拉伸和单轴自由拉伸情况下发生应变诱导结晶的临

界拉伸比分别是2．65和2．85。

图2．7(a)和(b)是天然橡胶在单轴自由拉伸和单轴受限拉伸过程中lD衍

射曲线的变化。发现在单轴自由拉伸过程中，天然橡胶随着拉伸比的增加体

系明显的发生了应变诱导结晶，其晶体的200、201、120和002晶面都可以

显著的观察到且强度呈现出随着拉伸比的增加而增加的趋势。而在受限拉伸

过程中，只有200和201晶面可以显著的观察到，120和002晶面的强度偏

弱，半定量的和2D衍射图所述结果相同，但是不利用定量分析。为了定量

分析200和120晶面相对强度的变化，我们采用了mask处理，以进一步放

大200和120晶面的相对衍射强度(图2．7(c)和(d)所示)。此时mask时的积分

的方位角比较小且能足够覆盖200和120晶面沿着拉伸方向取向时对应的衍
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射弧。在图2．7(c)中可以明显的看出自由拉伸时120晶面的相对衍射强度大

于200晶面，而在受限拉伸时120晶面的相对衍射弱于200晶面，证明了前

面2D．WAXD图案得到的结论。

图2．7．单轴自由拉伸(a)和单轴受限拉伸(b)过程中一维散射曲线的变化，以及采用mask

放大之后的单轴自由拉伸(c)和单轴受限拉伸(d)过程中一维散射曲线的变化。图(d)中的

2D-WAXD衍射图案标记了图(c)和(d)中数据积分采用的mask方法。

图2．8(a)是经过mask处理之后定量计算得到的120和200面相对衍射

强度的比值1120／1200。在单轴自由拉伸过程中，开始发生结晶时相对比值为

0．21且随着拉伸比的增加呈现出增加的趋势，在达到2．0时发生断裂；然而

在单轴受限拉伸过程中，在开始发生应变诱导结晶时这个强度比值很小并近

似于0且随着拉伸比的增加而增加，在达到0．26时发生断裂。对比发现相

同拉伸比下自由拉伸时相对强度的比值比受限拉伸大1个量级。受限拉伸情

况下弱的120晶面衍射强度可能是有晶体的特殊取向、结晶度、晶粒尺寸以

及晶体长径比造成的，为了证明其是由于特殊取向造成的，下面将受限排除

其他因素的干扰。图2．8(b)是在自由拉伸和受限拉伸过程中结晶度演化曲线。

发现受限拉伸的临界应变低于自由拉伸，这与前面提到的实验结果比较吻
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合。同时发现在拉伸过程中受限拉伸时的结晶度显著的大于自由拉伸，这显

示宽度方向上的受限会促进结晶度的增加。即使考虑到在受限拉伸时晶体可

能发生特殊的取向，此时受限拉伸时的结晶度仍然大于自由拉伸时的结晶

度，这就排除了结晶度造成弱的120晶面的衍射强度偏低的可能性。图2．8(c)

和fd)分别是基于衍射峰半高宽Mj获得的晶粒沿着200和120晶面的晶粒尺

寸。发现在受限拉伸时晶粒沿着200和120方向的尺寸都显著的大于自由拉

伸。且晶粒尺寸沿着200和120方向尺寸的比值在两种拉伸模式下近似是相

同的，显示在受限拉伸和自由拉伸时应变诱导的晶体的长径LL(aspect ratio)

是接近的。结合上述结果，排除了弱的120面的相对衍射强度是有晶粒尺寸

和长径比造成的可能性。

o
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图2．8．单轴自由拉伸和单轴受限拉伸时120和200晶面相对衍射强度的比值1120／1200

(a)，结晶度(b)，晶粒尺寸沿着200(c)和1 20(d)品面与拉伸比之间的对应关系。

2．3．2衍射强度和旋转角之间的对应关系

上节中排除了结晶度、晶粒尺寸和长径比造成弱的120晶面衍射强度弱

的可能性，因此推测在受限拉伸时晶体的特殊取向是造成弱的Ii20／1200比值

的原因。本节将重点描述通过旋转样品的方式来证明弱的120晶面的衍射强

40
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度是由晶体的特殊取向造成的。图2．9(a)和(b)是利用前人介绍的方法[18,651扣

除空气背地和无定形区域信号之后获得的转轴分别为拉伸方向和受限方向

时不同旋转角对应的晶体衍射信号。在旋转角v=00时，发现120晶面的相

对衍射强度较弱，而200晶面的衍射相对很强，这和图2．6(b)中观察到的结

果相同。当转轴为拉伸方向时(图2．8(a))，随着旋转角v的增加，200晶面的

的相对强度下降而120晶面的相对强度呈现出增加的趋势。然而在转轴是受

限方向时，200晶面的衍射强度在整个旋转过程中强度一直很强，未呈现出

衰减的趋势。结合图2．9(a)和(b)，证明了受限拉伸应变诱导的晶体其a轴沿

着受限方向。图2．9(c)是转轴是拉伸方向时定量的不同旋转角的120和200

晶面相对衍射强度的比值1120／1200，发现这个相对强度的比值在我们设定的

最大旋转角v=72．50范围内呈现出增加的趋势。这进一步的证明应变诱导

晶体的120晶面平行与动平面或者是(hkO)方向远离受限方向而200晶面沿

着受限方向。为了排除厚度对实验的影响，我们在图2．9(d)中给出了对应的

200晶面与无定形的相对衍射强度的比值1200／I。m。巾h沁和120晶面与无定形

的相对衍射强度的比值1120／Iam。rph。。。与旋转角V的对应关系。1200／I。m。rph邮值

在旋转角w=IOo时出现一个最大值，这也证明晶体的a．轴沿着受限方向，角

度的差异主要是由于橡胶的晶体属于单斜晶系目．13=920【661(天然橡胶的晶格

参数见图2．10)，基于上述实验结果可以得出如下实验结果：即受限拉伸时

应变诱导的晶体呈现出类似于单晶取向的特征且c一和a．轴分别沿着拉伸方

向和受限方向，尽管应变诱导的晶体呈现出多晶(polycrystals)的特征。
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图2．9．在转轴分别是拉伸方向(a)和受限方向(b)时得到的不同角度旋转时的晶体衍射

图案，其中左下标白色文字是旋转角：(c)：转轴是拉伸方向时120和200晶面相对衍

射强度的比值11 20／1200和旋转角v之间的关系；(d)：转轴是拉伸方向时120晶面和无定

形之间衍射强度的比值11：o／I。。。。h。。。以及200晶面和无定形之间衍射强度的比值

1200／Ia。orpb。。。和旋转角v之间的对应关系。

图2．10．天然橡胶在受限拉伸情况下应变诱导晶体的品格示意图。蓝色和绿色的虚线分

别是200和】20面。天然橡胶应变诱导的晶体具有P21／a空间点群结构且晶格常数

口=1．246 nlll，b=O．889nm，c=O．81 nm，萨yc=900和夕}920。

2．4讨论

什么决定了天然橡胶在受限拉伸情况下应变诱导的晶体由单轴取向向

类似于单晶取向转变?由于天然橡胶在拉伸过程中分子链已经沿着拉伸方

向伸直取向，因此应变诱导的晶体c一轴方向沿着拉伸方向，换句话说，口．

轴沿着受限方向是其在hkO晶面中择优选择造成的。我们将在受限拉伸情况

下晶体的这种特殊取向归属于热力学控制造成的。图2．11fa)描述了经典熵减

模型中静态和拉伸条件下结晶过程中自由能的变化。在经典的熵减模型中。

流动场会造成熔体初态自由能的变化而假设终态晶体的自由能是和静态条

件下晶体的自由能相同，这样形成大的结晶驱动力、低的成核能垒和高的成

核速度。在我们的工作中，受限拉伸下应变诱导的晶体的形貌和晶形与静态

下生成的晶体晶型是相同的，但是晶体沿着受限方向的取向会造成不同的自
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由能增加AG盯。由于应力会造成晶体的自由能增加，晶体沿着应力造成自

山能最小增加的方向会诱导最快的成核速度。基于此我们可以推测晶体模量

最高的方向应该是沿着拉伸方向，而第二高的方向沿着受限方向。前人的研

究结论显示晶体沿着a．、6．和c．轴的模量分别是9．04、8．44和13．3 GPa[531，

半定量的证明了晶体在受限拉伸过程中呈现出类似于单晶取向的原因。

旺 Q
全Gc，

图2．11．静态(蓝色实现)以及拉伸(红色虚线)情况下结晶过程中能量变化的示意图。(a)

经典的熵减模型(ERM)只考虑了流动场对初态熔体构象熵的影响而假设终态的自由能

保持不变。(b)考虑了终态成核过程中受限拉伸诱导晶体不同取向形态对自由能影响的

修正的熵减模型。G是指定状态下的自由能，下表m和c分别台标熔体和晶体。△G。是

静态条件下结晶的热力学驱动力，△《是成核能垒，AG．，，是流动场造成熔体初态自

由能的增加，△G，，是晶核取向造成晶核自由能的增加。

为了定量分析实验结果，我们采用了分子动力学模拟来计算当受限方向

分别沿着口一和6一轴时晶体自由能的增加AGr，。通过布拉格公式计算得到了

200、120和002晶面的问距，并计算得到了晶粒沿着不同方向时的晶格参

数。通过对比静态条件下的晶格常数，计算得到了不同拉伸比下晶格沿着

a一、6一和c一轴的应变(图2．12(a)所示)。发现在拉伸比3．3时CS和FS条件下

生成的晶体的晶格参数都比静态条件下的晶格常数要大，这和前人报道的实

验结果比较吻创17j5|。同时发现随着拉伸比的增加，在单轴受限拉伸和自由

拉伸中晶体沿着a．和6．轴方向的应变呈现出下降的趋势然而沿着c．轴方

向的应变呈现出增加的趋势。与此同时，随着宽度方向受限，晶体的形变显

著的下降。在拉伸比3．3时发现晶体的应变沿着a一、b．和c．轴在受限拉伸

时分为0．29％、0．73％和0．99％，而在自由拉伸时分别是1．02％、0．80％fn
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1．61％。低应变对应着低△Gd，因此受限拉伸下发生应变诱导结晶的临界拉

伸比低于自由拉伸的临界拉伸比。

橡胶应变诱导结晶的驱动力可以描述成△G=△q+△6：，∥+AGes。假设

同样的成核驱动力AG，晶体的小应变对应着小的△G(，，意味着需要较小的

△q矿=一TAS,『厂 或者是小的拉伸比“△&r可以通过公式

AS。，=一谐(a2+2／口一3)／2t-1-算得到，其中12、盯和k分别是交联密度、拉

伸比和Boltzmann常划671)。为了进一步的证明受限方向沿着口一轴相对于沿

着6-轴是具有更低的△Gc，，我们通过分子动力学模拟计算了天然橡胶晶体

在不同拉伸比下△Gd的变化(图2．12(b))。当受限方向沿着口-轴时模拟过程

中的晶格参数采用的是实验数据即aa_一、吃一一和c廿一一，其中下标口-ax／s

代表着受限方向沿着口．轴；通过假设相同的应力施加在晶体中，计算得到了

受限方向沿着b一轴时晶体沿着不同方向的晶格参数，分别是

‰。刮每(等_1)+l】“一叫荦iQa axis．1)+1]秕矿‰，。

其中aO和bo分别是天然橡胶晶体在静态下沿着口一轴和6-轴方向的参数，E

和E分别是晶体沿着口·轴和6-轴方向的模量。计算发现在拉伸比3．3时，

受限方向沿着6一轴时其△q，比受限方向沿着日-轴时大0．086 H／tool，证明

了受限方向沿着口-轴时其成核过程中△G‘，的增加更加的小。基于经典的熵

减模型，构象熵的损失峨可以描述成峨2脯(志一丽1)，设定
脯=13．92 kJ／mol， 毛(1)=256 K， 乇(％)=298 K‘21|，计算得到

△％=一五，(q)蝇∥=2．283 kJ／mol。显示在受限拉伸过程中晶体的口并口b·

轴分别沿着受限方向时△吒的差值只有AG删的3．77％，但是这个微小的差
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异可以诱导晶核形成不同的取向形态。分子动力学计算定量的解释了在受限

拉伸过程中200面的特殊取向机理以及提供了在流动场诱导结晶中应变诱

导的晶体沿着不同方向应变具有微小差异的直接证据。

J_、

器
、_一

C

门
I__
∞

图2．12．(a)晶格在受限拉伸和自由拉伸是沿着a-，b．和c-轴的应变，(b)当受限方向

沿着口一和6一轴时晶体中单个链段(polymer segment)自由能的增加和拉伸比之间的对

应关系。

上述的实验结果和理论分析显示了将终态的自由能耦合入流动场诱导

结晶中的重要性，此时流动场诱导结晶的驱动力可以描述成

AG=ACq+AG,一+△q。经典的熵减模型只考虑了流动场诱导的分子链拉

伸和取向而假设终态晶体的自由能保持不变，基于经典的橡胶弹性理论163】

或者是Doi—Edwardsl68】等高分子动力学理论计算得到拉伸过程中构象熵的降

低并得到了熔体初态自由能的增加△G。。这里我们引入一个新的参数△Gr，

来描述拉伸过程中终态晶体自由能的变化并分析了其可能造成△p，产生差

异的原因。流动场诱导形成的折叠链片晶、fringe．micellar以及shish点核等

不同的形貌因具有不同的表面自由能；不同的晶型具有不同的体自由能。即

使晶型和形貌相同，应力诱导的变形会增加晶体内能增加，这将抑制成核结

晶的发生。由于晶体本身的各向异性，同样的应力施加到晶体的不同方向时

也会造成终态自由能的变化。所有的这些参数都将影响结晶动力学例如成核

速度等。外场的应力造成成核过程中不同晶面方向应变微量的差异并诱导形

成特殊的取向。基于这条线，可以得到流动场诱导结晶的本质并不全是应变

诱导结晶，即应变主要导致熔体构象熵的降低并影响△G耐，应力而不是应

变控制了晶体的形变。
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受限拉伸过程中诱导形成的类似于单晶取向的特征显示出晶体在三维

方向上面呈现出协调一致的特征。如果晶体的a和c轴方向固定，那么b轴

方向同样也是固定的。这意味着多晶样品可以形成类似于单晶取向的特征，

这将使得材料显示出特殊的力学性能、光电性能以及其他性能等。我们的工

作同样显示出受限拉伸时制备包含规整排列的多晶样品的功能材料的有效

方法。

2．5结论

原位宽角x射线衍射显示受限拉伸天然橡胶形成的多晶材料具有类似

于单晶取向的特征，其中c．和a．轴方向分别沿着拉伸方向和受限方向。通过

带入应力诱导的晶核自由能的变化△G，，，定量的解释了晶体具有特殊取向

的原因。分子动力学模拟显示受限方向沿着口．轴时晶体的自由能增加△G．，最

低，这将有利于成核结晶的发生。我们的实验数据和分析显示流动场诱导结

晶的本质并不全是应变诱导结晶，即应变主要导致熔体构象熵的降低并影响

△G。，，应力而不是应变控制了晶体的形变。同时显示在研究流动场诱导结

晶中终态自由能的变化耦合入结晶驱动力中。
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3．1引言

第三章层级结构增强天然橡胶

天然橡胶由于具有优异的弹性，低损耗和缺口韧性等，广泛使用在飞行

器和重型卡车的轮胎以及生命科学领域等，是一种不可替代的战略资源。由

于天然橡胶主要来源于橡胶树中，每年的产量无法满足市场的需求，因此合

成橡胶(IR)就伴随着橡胶工业诞生而诞生。然而即使合成橡胶分子与天然橡

胶分子相同，其弹性模量，拉伸强度和抗缺口扩张的能力只有天然橡胶的

70-80％。天然橡胶无语伦比的力学性能可能和其应变诱导结晶的能力相关

联Ij J，这主要是由于天然橡胶分子全部是有顺式异戊二烯组成120 J。

从1925年开始，大量的理论模型13--6]和实验[7-141研究了天然橡胶由于应

变诱导结晶引起的结晶自增强，但是到现在这个机理还是没有完全的揭示出

来。经典的观点认为应变诱导的晶体在无定形的天然橡胶本体中扮演着物理

填充和交联点的作用，显著的增强材料的模量和抗缺口扩张的能力【1}博J。对

于拉伸含缺口的橡胶。发现缺口周围的结晶度随着距离缺口尖端尺寸的增加

而下降，这样缺口周围的模量增加，起到抑制缺口扩展。通过扫描电镜发现

缺口周围也存在着由应变诱导的晶体构成的韧带，在缺口扩张过程中起到抑

制扩张的作用[18-20】。Marden等人采用高速CCD研究含缺口的天然橡胶在拉

伸过程中缺口扩张速度的变化，发现当应变大于3．8时缺r]扩张速度显著下

降甚至是停止扩张【2l】。理论分析发现与应变诱导的晶体包围的缺口扩张耗散

能量有关的弹性能则随着拉伸应变显著增加，表面缺U尖端周围的由应变诱

导的晶体和无定形区域构成的层级结构可以将应力传递的更远以及消耗更

多的能量来抑制缺口扩张，显著的增加了橡胶的韧性。回答橡胶结晶自增强

机理这一科学问题最核心的是获得橡胶在拉伸过程中缺口周围的结晶度分

布以及其对抑制缺口扩张的影响。凶此学术界很多人采用了宽角X射线衍

射(WAXD)获得了缺VI周围的结晶度分布【2乙23J，但是由于其采用的光斑尺寸

比较大，这可能掩盖了真实的结晶度分布信息，给我们对橡胶结晶自增强机

理的研究带来误导。

本章节的主要内容是：为了回答橡胶的结晶自增强机理这一科学问题，

我们采用了自制的微型拉伸装置【24J结合双折射和显微红外成像技术来获得
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缺口周围的高分辨的微观结构分布。双折射技术口J-以获得缺口周围微小折射

率的差异，反映出缺口周围局部的微观结构。显微红外技术由于具有分辨率

高，扫描时间相对比较短的优势，可以获得高空间分辨的结晶度分布[24．251。

基于我们实验获得的微观结构分布，建立起真实的结晶自增强模型。

3．2实验部分

3．2．1原料

天然橡胶原料是印尼1号烟片胶，从中国热带农科院购买。表格】是橡

胶组分的配方和硫化条件。橡胶原料经双辊开炼机于55土5℃开炼2min，随

后添加除硫磺之外的添加剂开炼2 rain之后再将硫磺加入继续开炼lmin，待

所有组分加入之后继续开炼5 min。开炼之后的样品置于平板硫化机下面

143 oC和15 MPa下热压15 min以获得厚度分别是和400和180 pm天然橡

胶薄膜，随后将样条切割至矩形状(3x 15 mm2)以有利于开展验。

Table 1．Recipes and cure conditions ofvulcanized natural rubber

ingredients Loading level(phr")

natural rubber

Stearic acid

ZnO

accelerator TT6

accelerator DTDM。

accelerator DMd

Sulfur

100

5

2

0．5

O．5

O．5

1

￡旦!i翌g垒翌兰f里i呈2 1i
8

Parts by weight per hundred parts rubber(phr)．6 Tetramethylthiuram disulfide．。

4．4 7一Dithiodimorpholine．“N-Cyclohexyl．2．benzothiazolyl sulfenamide．。cure temperature

was 143 oC．
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3．2．2仪器设备

1)自制单轴双向拉伸装置

图3．1是自制的微型拉伸装置工作原理示意图，其可以实现的恒定拉伸

速度变化区间是0．05．100 gm／s，最大拉伸位移50 mm。通过两侧夹头将橡胶

薄膜样品固定在装置上面，此时两侧夹头中间区域为被拉伸的对象，长度为

￡D。假设样品受到恒定的拉伸速度％、拉伸时间是r，此时样品受到的工程

应变速度和工程应变分别是占=Vo／L。和￡=Vot／厶。

图3．1．自制微型单轴双向拉伸装置的工作原理图：1伺服电机：2反向丝杆：3含缺口的

橡胶薄膜样品：4夹头。

2)偏光显微镜

型号OLYMPUS BX5l，配备有起偏镜和检偏镜。

31常规红外

型号Bruker Tensor 27，配备有MCT和DTGS两种探测器，中红外扫描

范围400—4000 cm～，谱图分辨率优于0．4 cm～。

41同步辐射宽角二维X射线衍射(SR．WAXD)

SR—WAXD实验是在上海光源小角X散射线站(BLl6B)进行的。实验时X

射线能量是10 keV，二维X射线衍射数据通过MAR 165CCD探测器采集得

到，衍射数据通过软件FIT2D处理。

5)国家同步辐射实验室红外与显微红外站

显微红外实验是在国家同步辐射实验室红外与显微红外线站(图3．2)进

行的。线站配有型号为Bruker HYPERION 3000的显微镜、阵列探测器(视
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野大小是250×250 lam2，阵列参数是64×64)矛1 Bruker IFS 66v FTIR光谱仪，

光谱仪对应的红外光源是常规硅碳棒光源。在谱图分辨率4 cm。和扫描次数

128时获得一组数据对应的时间大概是4．5 min。实验过程是先采集一张光学

图片，随后切换至对应的红外模式下采用阵列探测器采集对应区域的红外谱

图。红外数据处理分析采用的软件是OPUS 5．5。

图3．2．国家同步辐射实验室红外与显微红外线站。

3．2．3实验过程

1)．双折射拉伸实验

将含缺口的橡胶薄膜样品固定在自制的单轴双向拉伸装置上面，以15

gm／s的速度拉伸至指定应变，随后置于偏光显微镜样品台上面，采用双折

射的模式观察缺口周围局部的微观结构，同时采用CCD将这微观结构记录

下来。实验时采用的样品厚度是180 gm。

2)．采用红外观察天然橡胶在拉伸过程中红外谱图的变化

将橡胶薄膜样品固定在自制的单轴双向拉伸装置，随后将拉伸装置置于

Tensor 27光谱仪的样品腔内部。使用MCT探测器采集拉伸过程中样品的红

外信号。样品的拉伸速度是15 gm／s，红外数据采集的分辨率是4 cm～，采

集范围400．4000 cm一，扫描次数是128次，单组数据采集时间和数据采集间

隔分别是55 S和60s。实验时采用的样品厚度是180 gm。

3)．采用同步辐射X射线衍射技术观察天然橡胶在拉伸过程中结晶度的变化
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橡胶薄膜样品固定在自制的单轴双向拉伸装置，随后将拉伸装置置于

BLl6B线站的样品台上面。采用MAR 165CCD探测器原位采集天然橡胶薄

膜样品在拉伸过程中的结晶度变化。薄膜拉伸时拉伸速度是1 5 gm／s，探测

器数据采集时间是10 S，探测器读取数据以及清除之前的记录需要5 s(单个

衍射图案的采集周期是15s)。实验时采用的样品厚度是400“m。

4)．采用显微红外技术获得橡胶在拉伸过程中不同应变下缺口周围的结晶度

分布

将含缺口的橡胶薄膜样品固定在自制的单轴双向拉伸装置，随后将拉伸

装置于红外与显微红外线站样品台上面，采用显微红外采集橡天然胶薄膜样

品拉伸至不同应变时缺VI周围的结晶度分布。拉伸速度是15 gm／s，采集应

变分别是2．2、2．6、3．0和3．5。实验时采用的样品厚度是180 lam。

3．3实验结果

3．3．1双折射研究缺口周围的微观结构

图3．3是含缺口的天然橡胶在拉伸之前的双折射照片，其中中间红色虚

线部分表示的是缺口的边缘。有图3．3可以观察出橡胶在拉伸之前整体没有

显示出明显的双折射信号，表面显微镜的光源经过起偏之后其偏振方向没有

发生变化，无法穿过检偏镜。说明橡胶体系在拉伸之前材料内部宏观上面呈

现出各向同性的特征。

图3．3．天然橡胶在拉伸之前的双折射照片。其中红色曲线部分代表缺口边界。
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图3．4是天然橡胶在拉伸至应变l时缺口周围的双折射照片，图中黑色

部分是缺口。从图3．4中可以明显的看到远离缺口区域呈现出明显的信号(光

强较强)，显示远离缺口区域体系已经产生了各向异性，导致起偏之后的光

偏振方向发生变化，经过检偏镜后可以明显的观察到偏振信号。分析发现橡

胶在拉伸过程中产生的各向异性是和橡胶沿着拉伸方向取向有关的。同时观

察发现缺口周围产生了周期性的彩色条纹，表明缺口周围的存在着周期性的

结构。

图3．4．天然橡胶在应变1时缺口周围的双折射照片。(a)和(b)分别是缺口的左下和右下

区域，拉伸方向是水平方向。从图中可以看出缺口周围产生了周期性的彩色条纹(红色

箭头所标记区域)。

图3．5是天然橡胶在拉伸至应变2时缺口周围的双折射照片，图中黑色

区域是缺口，整幅图包含缺口的四个区域。从图3．5中可以明显的看到远离

缺口区域呈现出明显的信号(光强较强)，这主要是由于远离缺口区域发生了

应变诱导的取向有关。同时观察发现在图3．5(a)中观察发现了缺口周围产生

了4条周期性的彩色条纹，这种周期性的彩色条纹同样存在于缺口周围其他

区域(图3．5(b)一(d))，表面缺口周围存在的周期性的层级结构在拉伸过程中是

一直存在的。
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图3．5．天然橡胶在应变2时缺口周围的双折射照片。

图3．6是天然橡胶在拉伸至应变3．5时缺口周围不同区域的双折射照片。

从图3．6中可以同样可以观察到缺口周围存在着多条周期性交替的彩色图

案，且周期性交替的图案的周长呈现出一种增加的趋势，表面缺口周围在拉

伸过程中层级结构是逐步生成的，且这个周期呈现出一种增加的趋势。

由于我们实验中采用的双折射的波长是整个可见光范围f波长400—770

nm)，所观察到的彩色的周期性层级结构是不同波长光的光学效应的叠加，

因此给我们的定量分析带来干扰。后面将采用显微红外技术进行定量的分析

缺口周围的层级结构。

59
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图3．6．天然橡胶在应变3．5时舐L]周围的舣折射煦斤。

3．3．2天然橡胶拉伸过程中结晶度的变化

天然橡胶样品不同红外峰的归属情况是：1128 cm’1代表CH3的rock振

动，可以用来表征橡胶在拉伸过程中结晶度变化【26锄】；1162 cm。代表C=C

共价键的拉伸振动，可以用来表征拉伸过程中薄膜厚度的变化【24。26】；1245

cm一代表CH2 twist振动，随着应变的增加，其峰会裂解成三个峰即1 246

cm一、1231 cmJ和1210 cm～，且对应的峰强尖锐程度会随着应变诱导结晶

程度的增加而增加【29瑚】。图3．7(a)是采用Tensor 27采集到的橡胶在拉伸过程

中红外单谱的变化，从图中可以明显的看出在拉伸之前1128 cm。的峰很强，

1210 cm一确基本上无法观察到，1162 cm叫由于在水峰附件其谱图可能有微

弱的失真。随着拉伸的进行1128 cm一半定量的强度无法观察到，而1210 cm-1

明显的可以看出强度呈现出增加的趋势，半定量的说明了橡胶在拉伸过程中

发生了应变诱导结晶，且结晶程度随着应变的增加而增加。

图3．7(b)是定量计算l 128 cm。和1210 cm。1峰在拉伸过程中峰强随着拉

伸应变的变化关系。由于内标峰1662 cm。1处于水峰附近，无法准确计算其

相对强度的变化，因此后面只计算单个峰在整个拉伸过程中的强度演化过

60
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程。从图中可以看出1128 cm。l随着拉伸的进行其强度呈王见出先下降在增加，

最后继续下降的趋势；而1210 cm一确呈现出前期强度保持不变，当超过某

一临界值时强度迅速的S曾DLi最后在高应变卜强度缓慢增加。结合前人的研究

结果口J-以知道橡胶在拉伸过程中只有超出某一临界应变才会发生应变诱导

结晶。因此1128 cm。强度的下降归属于薄膜厚度下降造成的；随后强度的

增加是由于应变诱导结晶造成吸收强度的增加：在大应变下由于应变诱导结

晶造成的吸收强度的增加弱于材料厚度降低对吸收强度的贡献，导致其强度

反而出现下降的趋势。而对于1210 cm。1而言，在临界应变之前其强度近似

于在0附近，当超过临界应变时，强度迅速增加，表面此时橡胶发生了应变

诱导结晶。由此可知，1210 cm。更加适合于描述橡胶发生应变诱导结晶的

程度，冈此后面将以1210 ClI'I’1的相对强度来描述体系的结晶度变化。

1000 1100 t200 1300 1620 1680

Wavenumber(cm。1l

j
‘丽
C
o_
三

Strain

图3．7．(a)天然橡胶拉伸过程中红外光谱的变化；(b)拉伸过程中1 128 cm。和1210 cm

峰强和应变之间的对应关系。图(a)中红色箭头代表随着拉伸应变的增加。

图3．4是分别采用1210 cm。1和宽角X射线衍射计算获得的拉伸过程中

结晶度的变化趋势，有图可以看出红外和X射线分别计算得到的结晶度变

化趋势是相同的，且两种不同方法测试得到的临界应变近似相同。由此进一

步的证明了1210 cm‘1的变化可以代表橡胶薄膜的相对结晶度。

6l
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图3．8．分别采用1210 cm。1和宽角X射线衍射计算获得的拉伸过程巾结晶度的变化曲

线。

3．3．3显微红外研究缺口周围的结晶度分布

图3．9(a)和(b)分别是橡胶在之前和拉伸之后的显微镜照片示意图，其中

可以明显看出橡胶在拉伸过程中缺r]沿着拉伸方向扩展。图3．9(c)是图3．9(b)

中红色框框标记的区域的局部显微镜照片和对应的2D相对结晶度分布照

片。从图(c)中可以明显的看出随着结晶度随着距离缺Vl尖端尺寸的增加呈现

出下降趋势，这与前人的研究结果比较吻合。同时发现在这个下降的过程中

存在着2—3层的起伏，表面这个下降并不是单调的，而是存在着震荡，与双

折射获得的实验结果比较吻合。图3．9(d)是图3．9(c)中沿着黑色箭头方向定

量的1210 cm’1强度(相对结晶度)随着距离缺口尖端尺寸的增加呈现出下降

的趋势，同时定量的数据发现在220和320 I．tm区域出现了两个震荡峰，进

一步定量的证明了缺口周围存在着层级结构。
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图3．9．天然橡胶在拉伸前(a)和拉伸后(b)的显微镜照片示意图：(c)是(b)中红色框框对

应的缺口尖端局部区域的显微镜照片和相对结晶度分布图；(d)沿着黑色箭头方向处

1210 cm。1峰强的变化和对应的拟合曲线。

图3．10是橡胶在拉伸过程中不同应变下由1210 cm。表征的相对结晶度

分布。其中不同应变下的数据是由40．50组数据(每组数据是由64x64=4096

个单谱)组成的。从图3．10中通过分布不同应变下的结晶度分布数据可以看

出其存在着三个显著的特征：①整体的结晶度随着应变的增加而呈现出增加

的趋势；②相同应变下随着距离缺口尺寸的增加结晶度呈现出下降的趋势；

③缺口周围存在着结晶度高低起伏的2D周期性图案。结论中的①和②是与

前人研究流动场诱导结晶的实验结果向吻合，即结晶度随着应变的增加而增

加131。3引。由于高空问分辨的显微红外技术的使用，缺口周围2D的周期性结

构被观察出来了，我们发现的周期性图案可能是解释橡胶具有优异力学性能

的原因。观察到的2D周期性图案是有结晶度高低不同区域组成的层级结构，

由于结晶度是和模量呈现出正相关的特征，因此有结晶度高低组成的层级结

构其实是有软硬交替的层级结构组成的。结合前人的研究结剽32。341，可以推

测形成的层级结构可以显著的增强材料的抗缺口扩张能力。通过分析发现缺

口周围lD的层级结构的周期尺寸大概在60．120 LLm区间内波动。
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图3．10．天然橡胶在不同拉伸应变下缺口周围2D的结晶度分布图：(a)￡。2．2；(b)￡32．6；

(c)e=3．0：(d)￡23．5。
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3．4讨论

基于显微红外实验结果，我们描述了含缺U的橡胶在拉伸过程中缺口尖

端周围软硬交替的层级结构形成原理示意图(图3．11)。结晶度高的区域模量

也高，导致该区域在外力作用下不容易发生形变。天然橡胶在拉伸过程中缺

口周围由于应力集中会发生取向，当超过临界应变时缺口周围高度取向的分

子链会发生应变诱导结晶。继续增加应变，此时大量的由应变诱导的晶体构

成了硬段区域(蓝绿色)。基于经典的复合材料力学理论，邻近硬段区域的分

子链将会感受到较少的应力，因此其应变诱导结晶的能力(程度)就被抑制而

形成软段区域。然而硬段区域能够影响的软段区域范围是有限的，当超过某

一临界值时分子链会重新受到应力而发生应变诱导结晶，重新生成一个硬段

区域(图3．11(ii))干El软段区域。此时缺El周围由应变诱导的软硬交替的区域就

形成了周期性的层级结构(图3．1 l(iii)所示)。

一般用于解释层级结构材料(如骨骼和生物仿生材料等)自增强机理的

剪滞模型(The shear lag model)134-42]，非常适合用于解释我们观察到的缺口周

同的软硬交替的周期性结构对天然橡胶结晶自增强的影响。在软硬交替的层

级结构中可以在软硬的界面处观察到很长的剪切持续长度(The long intrinsic

shearpersistence length)，观察到的这个剪切持续长度可以将缺口周围的应力

在更大的范围内部传递f43|，这样缺口周围的应力能够被更多的异戊二烯分子

链承担而降低了缺U周围的应力集中。结合前人的研究结果，可以半定量的

证明缺口周围生成的层级结构可以显著的增强材料的韧性。

由于在我们的实验中采用的是1210 cm‘1的吸收强度作为相对结晶度的

表征手段，很难定量的给出橡胶在拉伸过程中缺口周围的结晶度分布。因此

难以利用经典的描述层级结构增强增韧机理的剪滞模型进行定量的给出我

们发现的微米尺度的层级结构对橡胶体系力学性能增强的计算。但是实验中

可以明显的观察到橡胶在拉伸过程中缺口扩张的速度呈现出下降的趋势(图

3．12)，表面在拉伸过程中形成的层级结构有助于抑带0缺口的扩张。
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图3．11．天然橡胶在拉伸过程中缺口周围形成的层级结构原理示意图。其中蓝绿色表示

的是由应变诱导的晶体构成的硬段区域，灰色的区域是由无定形区域构成的软段区域，

这个区域相比于硬段而言结晶度偏低，但为了描述方便，我们不将其描述出来。红色

的曲线代表拉伸取向的分子链。
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图3．12．天然橡胶在拉伸过程在沿着拉伸方向(p)和垂直于拉伸方向(s)中缺口尺寸变化

示意图。从图中可以观察出缺口在沿着拉伸方向尺寸的增加呈现出下降的趋势。

天然橡胶在拉伸过程中由应变诱导结晶造成的增强增韧已经被广泛的

研究，然而学术界之前的研究成果集中在应变诱导的晶体在本体中扮演着物

科钳抬6≯
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理填充和交联的作用。我们在应变梯度场观察到的微米尺度的层级结构是其

具有力学力学性能的原因，这在前人的研究结果中是一直未被发现和观察到

的。结合我们发现的微米尺度的层级结构和前人的研究结果，橡胶在拉伸过

程中自发响应的多尺度层级结构模型就被建立起来了，即天然橡胶在小应变

下拉伸过程中分子尺度的构象变化使得体系呈现出熵弹性144】；随着应变的增

加，应变诱导形成的纳米晶体使得橡胶体系呈现出焓弹性的特征{4剐：应变梯

度场下生成的微米尺度的层级结构可以将应力在更大范围内部进行传递，从

而显著降低了缺口周围局部的应力集中。橡胶在拉伸过程中自发形成的这个

多尺度的层级结构是橡胶具有优异力学性能的原因。此时在外加载荷作用

下，橡胶分子链在应变的作用下会发生构象的变化形成应变诱导的晶体，使

得材料才熵弹性向焓弹性转变，避免分子链的断裂；应变诱导的晶体和缺口

周围的应变梯度场的协同作用下会形成软硬交替的层级结构，避免了缺口周

围的应力集中和抑制了缺口周围晶体和分子链的断裂，增强了材料的韧性。

多尺度的层级结构使得橡胶材料能够根据外场应力的作用下自发调整，显示

出类似与智能材料的特征，表现为橡胶材料体系具有优异的力学特征。

3．5结论

高空问分辨的显微红外技术显示含缺口的橡胶在拉伸过程中缺口周围

会形成微米尺度的软硬交替的层级结构，使得应力在更大的范围内部传递，

显著的增加天然橡胶的韧性。分子水平的构象变化，纳米尺寸的片晶和微米

尺度的层级结构构成的多尺度的层级结构是天然橡胶具有优异力学性能的

原因。我们的工作揭示了橡胶体系具有优异的抗缺口扩张能力的结构因素。

建立的增强机理不仅有助于我们理解橡胶具有优异抗缺口扩张能力的原因，

同时有助于分析、理解和优化天然橡胶在实际使用过程中的力学行为。
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910．916．
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第四章双网络协同的层级结构增强天然橡胶

4．1引言

第三章提到通过显微红外成像技术发现了橡胶在拉伸过程中缺口周围

存在着微米尺度的层级结构，可以将缺口周围的应力在更加大的范围内部进

行传递，避免应力集中。结合前人的研究结果，建立了多尺度的层级结构增

强天然橡胶的模型机理。即分子水平的构象变化，纳米尺寸的片晶和微米尺

度的层级结构构成的多尺度的层级结构的协同作用是天然橡胶具有优异力

学性能的原因。

由于实验中采用的是红外光，其波长大约在8．3 lam(1210 cm一1左右，理

论的分辨率大约是15 gm¨J。此时在分辨率是4 gm时会存在着光学衍射效

应，造成信号的失真。因此显微红外实验获得的微米尺度的层级结构可能是

微观结构的平均效果，存在着遗漏部分真实的样品信号。同时在显微红外实

验中，内标峰1662cm‘1在水峰附近【2’31，很难准确的定量计算，这也给我们

定量计算缺口周围的结晶度分布和建立定量的增强机理带来困扰。

本章节的主要内容是：为了回答天然橡胶的结晶自增强机理这一科学问

题，采用了自制的微型拉伸装置14J和同步辐射微聚焦X射线扫描技术

(SR．pSXRD)获得缺口周围的真实的结晶度分布。微聚焦x射线扫描技术由

于具有高通量的优势，其可以实现在相对短的时间区间内获得大范围的高空

间分辨的结晶度分布图。高空间分辨的2D结晶度分布显示天然橡胶在拉伸

过程中缺r]周围存在着由应变诱导晶体构成的软硬交替的双网络结构，理论

分析发现形成的双网络结构可以在应变5．5时对韧性起到3个量级的增强，

解释了天然橡胶具有优异抗缺口扩张能力的原因。结合前人的研究结果，发

现天然橡胶在拉伸过程中分子水平的构象变化，纳米尺度的片晶和微米尺度

的双网络结构构成自发响应的多尺度的层级结构，使得橡胶具有优异的韧

性。

万方数据



第四章双网络协同的层级结构增强天然橡胶

4。2实验部分

4．2．1原料

天然橡胶原料是印尼l号烟片胶，从中国热带农科院购买。表格1是橡

胶组分的配方和硫化条件。橡胶原料经双辊开炼机于55+5℃开炼2min，随

后添加除硫磺之外的添加剂开炼2 min之后再将硫磺加入继续开炼1min，待

所有组分加入之后继续开炼5 rain。开炼之后的样品置于平板硫化机下面

143 oC和15 MPa下热压15 min以获得厚度分别是400和180 om橡胶薄膜．

Table 1．Recipes and cure conditions of vulcanized natural rubber

ingredients Loading level(phra)

natural robber

Stearic acid

ZnO

accelerator TT6

accelerator DTDM。

accelerator DMd

Sulfur

100

5

2

0．5

0．5

0．5

l

curing time。(min) 1 5

“Pans by weight per hundred parts rubber(phr)．6 Tetramethylthiuram disulfide．。

4、4’．Dithiodimorpholine．。N-Cyclohexyl一2一benzothiazolyl sulfenamide．。cure temperature

was 143 oC．

4．2．2仪器设备

1)自制单轴双向拉伸装置

同3．1。

2)同步辐射宽角二维x射线衍射(SR．WAXD)

SR—WAXD实验是在上海光源小角x散射线站(BLl6B)进行的。实验时

X射线能量是10 keV，二维X射线衍射数据通过MAR 165CCD探测器采集

得到，衍射数据通过软件FIT2D处理。

3)同步辐射宽角微聚焦二维x扫描成像技术(SR—gSXRD)
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SR—p．SXRD实验是在上海光源微聚焦X射线衍射站(BLl5U1)进行的。

实验时X射线能量是10 keY、光斑大小是是5×5 gm2、扫描步进是8×8

gm2、单次数据采集曝光时间是4 S、数据采集间隔是2．5 s(单个衍射图采集

时间是6．5 s)。实验过程中采用3．1％的Filter来降低辐射损伤，二维衍射数

据通过MAR 165CCD探测器采集得到，衍射数据通过FIT2D软件处理。

4．2．3实验过程

1)．采用同步辐射X射线衍射技术观察天然橡胶在拉伸过程中结晶度的变化

橡胶薄膜样品固定在自制的单轴双向拉伸装置，随后将拉伸装置置于

BLl6B线站的样品台上面。采用Mar 165CCD探测器和光学显微镜原位采

集天然橡胶薄膜样品在拉伸过程中的结晶度和宽度的变化以获得拉伸过程

中真应力应变曲线和结晶度应变曲线。实验时橡胶薄膜的厚度是400 gm，

拉伸速度15 gm／s，探测器数据采集时间是10s，探测器读取数据以及清除之

前的记录需要5s(单个衍射图案的采集周期是150。

2)．采用SR．pSXRD技术获得橡胶在拉伸过程中不同应变下缺121周围的结晶

度分布

将含缺口的橡胶薄膜样品固定在自制的单轴双向拉伸装置后拉伸至指

定的应变￡，随后将拉伸装置于上海光源BLl5U1线站样品台上面(图4．1)。

实验过程中先通过光学显微镜获得缺口对应的位置，并标记出包含缺口尖端

的部分区域对应的坐标。随后采用步进电机移开显微镜CCD，换成Mar

165CCD，通过mapping的方法获得缺口周围区域高分辨的X射线衍射信号。

实验时橡胶薄膜的厚度是180 um，所测的应变分别是：3、3．5、4．5和5．5。
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第四章双网络协同的层级结构增强天然橡胶图4．1．自制单轴双向拉伸装置和上海光源BLl5U线站连用照片。实验过程中可以通过显微镜CCD获得包含缺口尖端的部分区域对应的坐标位置，随后采用步进电机切换至Mar165CCD，通过mapping的技术获得包含缺口尖端的部分区域的高分辨的结晶度分布信息。4．3实验数据处理与计算方法4．3．1弱信号下结晶度的计算天然橡胶薄膜(180岬)在拉伸过程中缺口尖端和远离缺口区域厚度会显著的下降，此时探测器采集到的衍射图案尽管可以直观的看到不同晶面的信号(如图4．2所示)，但是衍射图案信号比较弱，不利于定量的分析。在图3．3中2D衍射图案可以清晰的看出天然橡胶4个不同的衍射面(分别是200、201、120和002面15。81)，定量的一维衍射曲线如图3．3(b)所示。从其中可以明显的看出不同晶面的衍射面强度比较弱，不利用我们定量的拟合，因此后面将描述我们数据处理过程中的方法学。图4．2．应变3．5时靠近缺口尖端位置的x射线衍射图案(a)和对应的1D衍射曲线(b)。为了放大天然橡胶晶体的衍射信号，在实验数据处理过程中采用了前人广泛使用的方法即mask处理(图4．3(a)所示)⋯01，此时200和120晶面之外的区域都被隐藏起来。通过这种处理之后可以显著的增强200和120晶面的相对衍射信号(图4．3(b)所示)，有利于后面的数据处理。76一=cj．DL日一》=∞c小；c一
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C
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五35

∞
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专30
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C

一25

图4．3．200面mask的示意图(a)以及经过mask处理之后对应的1D衍射曲线(b)。

随后不同晶面的相对衍射强度(relative diffraction intensity(RDI))可以通

其中12是200晶面的衍射峰面积； 11和厶是相邻等宽度区域的面积。

(11，厶和厶所对应的不同区域示意图见图3．4(b))。同样的方法可以计算

得。例如对于应变3．5，对于200和201晶面而言，CI和RDI之间的线性关

系分别是C1200=0．0052RDl200+0．6245，C1201=0．008RDl20l-0．4682。对于应

⋯，12】获得：：

瓯。。：型200竺竺竺掣!型竺兰旦川∞r、T — 120
． 一、，—!二一 ，4，)、u100一———i巧而面丽丽—一‘丽㈡电纠

呱犷一^360 ∽3，a2 0l 2豪再丽卫， @3’
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其中I(s)，S，九，20，妒的定义见1．6．2小节(页码：19)cp是未被mask处理的散

射图案的方位角。

4．3．2结晶度数据转化成2D的结晶度分布图

通过上述公式计算得到的结晶度数据仍然是单个点的，后面将通过

Matlab软件编程，将其转化成对应的2D分布，这样便于我们的数据分析。

下图是对数据处理过程中的自编小程序的截图。

File Edit Text Go Ce41 Tools Debug Deslctc

j口臼■l*’园-，c-l!；：刍j，l*●●

图4．4．采用matlab软件自编的用于将结晶度数据转化成二维分布的matlab程序截图。

4．4实验结果

4．4．1天然橡胶拉伸过程中结晶度的变化

图4．5是橡胶在拉伸过程工程应力和结晶度随着工程应变之间的定量变

化曲线。从图上线可以明显的看出橡胶在拉伸过程中在小应变时会发生模量

的下降，随后应力迅速的增加。前期模量的下降主要是天然橡胶在拉伸过程

中熵弹性造成的㈣，而后期模量的增加主要是由天然橡胶发生了应变诱导结

晶造成的，这从结晶度应变曲线上面也是可以明显的观察到。
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E．Strai n

图4．5．天然橡胶在拉伸过程巾应力和结晶度随着拉伸应变之间的变化关系。

4．4．2缺口周围的结晶度分布

图4．6(a)是天然橡胶薄膜在拉伸前和拉伸后(￡=3．5)的光学显微镜照片示

意图。有图可以明显的看出天然橡胶在拉伸过程中缺口沿着拉伸方向变形和

伸展。为了便于后面的分析，我们存缺口尖端建立了笛卡尔坐标系，坐标系

的零点是缺口尖端位置，沿着拉伸方向为Y轴，垂直于拉伸方向为X轴。

图4．6(c)是在应变3．5时距离缺口尖端不同距离的2D衍射图案，从衍射图案

上面可以明显的看出天然橡胶应变诱导的晶体呈现出沿着拉伸方向取向的

特点。基于这些2D衍射图案，我们计算得到了距离缺口尖端不同尺寸处的

结晶度(图4．6(b))，从结晶度．距离曲线上面明显的看出结晶度随着距离缺

El尺寸的增加呈现出下降的趋势，这和前人的研究结果比较吻合【14．15】。这种

下降的趋势近似的可以通过前人描述缺口周围应力集中的公式

仃zK／(2at)o 5来拟合(红色曲线)【l 6I。有趣的是发现在这个结晶度下降的过程

中还伴随着弱的震荡。
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0 100 200 300

Distance away from crack tip X(pm)

图4．6．(a)天然橡胶在拉伸之前和拉伸至应变3．5时对应的光学照片示意图；(b)随着距

离缺口尖端尺寸的增加其结晶度的变化趋势；(c)距离缺口尖端不同位置处2D-pSXRD

衍射图案，其中左下角蓝色文字标记的是距离缺口尖端尺寸。

图4．7是不同应变下缺口周围的结晶度分布，其中每个应变下的结晶度

分布都是有上千组数据组成。通过分析这些2D的结晶度分布数据，可以获

得三个显著的结论：(i)整体的结晶度呈现出随着应变而增加的趋势；(ii)随着

距离缺口尖端尺寸的增加，结晶度呈现出下降的趋势；(iii)每个应变下结晶度

分布图中的结晶度除了呈现出下降的趋势，同时存在着蓝色和黄色交替的二

维震荡。(i)和(ii)与前人研究天然橡胶应变诱导结晶的实验结果吻合，即大应

变会诱导形成大的结晶度【3’7，17j。由于我们采用了高空间分辨的SR．pSXRD。

缺口周围结晶度的2D震荡图案被我们观察到，这个可能是天然橡胶具有优

异抗缺口扩展能力的原因。我们观察到的这个2D的震荡图案是由结晶度含

量高的和低的区域组成的双网络结构，由于结晶度越高，其模量也越高¨引，

因此可以认为观察到的2D震荡是由软硬交替的双网络结构组成。结合前人

的研究结果[19-22]，可以推测形成的双网络结构可以显著的增强材料的抗缺口

扩张能力。图4．8是局部放大的靠近缺口和远离缺口时的2D结晶度分布，

从这个局部放大图中可以更加明显的观察到缺口周围存在着双网络结构。

80
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图4．7．不同应变下缺口周围的结晶度分布：(a)E=3．o：(b)E--3．5；(c)e=4．5；(d)￡=5．5。其

中这些二维结晶度分布分别是由2464、1000、5670和3550组衍射数据组成。在图(c)
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中远离缺口边缘的红色条纹可能是由橡胶加工过程中引入的纤维造成的，但并没有影

响结晶度2D震荡的趋势。

。]at)，

导{。 ，
·

是J
’J
品J
：J

r“：](F)
¨*蓦j

UL

卜
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图4．8．不同应变下靠近缺口((a)e=3．o；(b)e=3．5：(c)E=4．5：(d)e=5．5)和远离缺u((e)

e=3．O；(f)e=3．5；(g)e=4．5；(h)e=5．5)时局部放大的2D结晶度分布图。由图((a)．(d))

可以知道靠近缺口时双网络长轴的方向沿着拉伸方向，而在远离缺口时长轴的方向与

拉伸方向近似成450。

4．4．3不同应变下的晶粒尺度

图4．9是采用Scherrer公式【23】】计算获得的不同应变下随着距离缺口尖端

尺寸的增加沿着200、201、120和002晶面晶粒尺寸的变化。由于在拉伸过

程中，天然橡胶薄膜的厚度会显著的下降，导致信噪比的下降，因此在应变

5．5时我们无法计算沿着002晶面的晶粒尺寸。基于图4．10，可以知道天然

橡胶在拉伸过程中应变诱导的晶体其尺寸在十纳米量级左右，这显示出应变

拉伸天然橡胶时材料的内部结构和纳米复合材料、仿生材料等层级结构材料

非常相似124-311。因此剪滞模型㈣可以用来半定量的描述天然橡胶在纳米尺度

的结晶自增强机理。
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图4．9．不同应变下随着距离缺口尖端尺寸的增加沿着不同晶面晶粒尺寸的变化：(a)

￡=3．0；(b)￡一3．5：(C)￡-4．5；(d)￡25．5。

4．4．5不同应变下的网格尺寸

图4．10和11分别是不同应变下网格沿着长轴和短轴方向在距离缺口不

同尺寸时的网格参数，其中横坐标0点表示缺口的边缘。从图可以知道在不

同应变下网格沿着长轴和短轴的平均尺寸分别是45和35 gm，且在22—80 gm

区间范围内部波动。同时网格沿着长轴方向的尺寸随着距离缺口边缘尺寸的

增加呈现出下降的趋势，而沿着短轴方向的尺寸随着距离缺口边缘尺寸的增

加呈现出微弱的下降趋势。
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图4．10．不同应变下距离缺口边缘不同距离时沿着长轴方向的网格尺寸：(a)￡-3．O：(b)

c=3．5：(c)￡=4．5；(d)￡=5．5。
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图4．11．不同应变下距离缺口边缘不同距离时沿着短轴方向的网格尺寸：(a)￡=3．O；(b)

c=3．5： (c)￡=4．5；(d)￡=5．5。
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4．4．6双网络的力学参数

通过采用耦合了光学显微镜的自制微型拉伸装置和上海光源BLl6B线

站联用，我们获得丫橡胶在拉伸过程中真实的应力应变曲线和结晶度应变曲

线。对应力应变曲线求导，获得了天然橡胶在拉伸过程中真实的模量(∥瑚)

应变曲线。不同应变下双网络结构中硬段区域的体积含量咖^定义为在图3．9

(e)一(h)中局部结晶度含量大丁^平均值的体积含量；硬段区域为结晶度大于远

离缺口时的平均结晶度；软段区域为局部的结晶度小于远离缺口时的平均结

晶度；软硬区域的模量分别定义为存图3．9(e)．(h)巾最低结晶度和最高结晶度

对应的模量。通过假设硬段区域材料呈现出弹性特征，此时该区域的特征临

界Griffith尺寸‘331可以通过下述公式计算得到：

ah：掣。 (4．4)
死o：

其中G。是橡胶的断裂能：通过假设硬段区域的断裂应变是10，此时临界断

裂应力q可以通过公式旺=10，th获得。上述所有提到的参数在不同应变下

的数值见表2。

Table 2．不同应变下软硬段区域的体积含量和模量，均匀体系的模量以及Griffth

空穴的鳓值

strain 多^ ∥s(MPa) ∥^(MPa) ∥J、w(MPa) ah(丛m)
■■■■■■■■■■■■■●■■■■●■■■■■■■■■●■■■■●●■■●■●●■●■■●■■■■■■一I I__________一

3 0．4973 1．94 2．15 2．08 0．148

3．5 0．5 1 85 2．96 3．53 3．2 0．090

4．5 0．579 5．75 13．8 7．4 0．023

5．5 0．51 11．84 17．6 14．86 0．018

4．5讨论

基于SR．p．SXRD获得的缺121周围的结晶度呈现出双网络结构的分布，

我们在图4．12中描绘了缺口周围由不同结晶度构成的软硬交替的双网络结

构形成示意图。高结晶度区域模量较高，这样在外力作用下更难发生变形。

在拉伸至某一临界应变时，在靠近缺口周围的分子链发生伸直取向并诱导发
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生结晶(见图4．12(a)的底部)。随着结晶度的增加，这样在缺口周围会形成一

个相对结晶度较高的区域即硬段区域。基于经典的复合材料的并联模型【341，

形成的硬段区域在受到外场作用力是会承担大部分的作用力，导致其邻近区

域承受较小的作用力，相对的抑制了其发生应变诱导结晶的能力，这样在硬

段周围就形成了一个软段区域。但是这个硬段区域承当应力的能力是有限

的，超过这个区域样品重新受到大的应力，诱导新的硬段区域生成，这样

1D周期性软硬交替的层级结构就生成了(图4．12(a)的上半部分和中部)。橡

胶缺口周围形成的这种周期性结构可以归属于橡胶体系对应力的非线性响

应，同样的现象可以在斑马皮肤上面的花纹中可以观察到【351。考虑到lD周

期性结构在远离缺口边缘形成过程中会发生随机移动，这样1D周期性结构

的堆叠就形成了我们实验中观察到的双网络结构(图4．12(b))。在图4．9中观

察到的双网络结构的长轴方向在靠近缺口边缘是沿着拉伸方向，然而在远离

缺口边缘时呈现出与拉伸方向成450的特征，这主要是由于远离缺口边缘微

观的应力场分布造成的。

5麓 o

，广熊
／f

Distance from crack lip

图4．12．天然橡胶在拉伸过程中缺口周围双网络结构形成机理示意图，同时耦合入分子

链构象的变化以纳米尺寸的片晶。蓝绿色标记的区域代表着结晶度相对较高的区域。

灰色的无规网络代表着软段区域，相对于硬段区域而言其结晶度偏低，但为了方便描

述，没有在示意图中给出晶体信号。图(a)中part(i)描述了在小应变是缺口周围的信息，

此时红色的曲线段代表无定形的被拉伸的分子链。缺13周围由于应力集中产生的应变

诱导的晶体在缺13周围形成了硬段区域(pan(ij))。形成的这种硬段区域在受到外加应力

时，临界的分子链会感受到较小的应力进而不利用应变诱导结晶的发生，这样在硬段

周围就产生了一个相对软的区域。随着应变的增加，在相对更远的区域发生了应变诱

导结晶，形成了新的硬段区域。此时两个硬段中间的软段区域相对结晶度仍然偏低，

这样就形成了软硬交替的层级结构(part(iii))。不同区域形成的周期性结构在堆叠过程

中可能存在随机移动，这样软硬交替的双网络结构就形成了。
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由于我们实验中观察到了周期性的层级结构，因此一般用于解释层级结

构材料如珍珠、骨骼、仿生材料等的增强机理的剪滞模型，可以半定量的用

于解释我们实验过程中发现这种结构对橡胶材料的自增强机理【36|。在软硬交

替的层级结构的界面处存在着长的剪切持续长度(The long intrinsic shear

persislence length)_H．这个界面的粘接力足够大，因此可以将缺口周围的应力

在更大的范围内部传递，造成缺口周围的应力能够被更多的异戊二烯分子链

所承担，显著降低缺口周围的应力集中并增强材料的韧性。考虑到在实验中

我们观察到的软硬的双网络结构，这里将采用Okumura建立的双网络模型

137J而不是剪滞模型来定量的解释其对橡胶本体的增韧效果。相对于结晶度有

均匀分布的体系而言，由于双网络的生成其增韧的增强可以通过断裂能增强

系数九表征出来。定量的断裂能增强系数的描述公式如下：

j ．，

旯≈(1-吮产盟(等应力假设) (4．5)
d h弘s

或者是

二

五z识三(等应力假设)。 (4．6)
口^

其中九是硬段部分的体积：f是相邻硬段区域的间距；m和I．t，分别是软段和

硬段部分的弹性模量；a^是硬段区域Griffith空穴的特征尺寸。从公式4．5

和4．6可以知道一个理想的九可以诱导生成最大的九，相反均匀的硬质体系

或者是软质体系只能获得最低的值即九=1。

在应变3．5时，≯^=0．52，ps=2．96 MPa，m=3．53 MPa，乒35 p,m，

IJh=0．1481am，G。=100 J／m2[38】。通过公式4．5计算得到了九=131，显示缺口周

围的双网络结构相对于均匀体系而言可以对抑制缺口扩张能力呈现出131

倍的增强。采用同样的方法，我们计算了在两种条件下不同应变下的增强系

数，发现在应变是5．5时基于等应力或者是等应变假设分别计算得到的系数

九是1400和980(图4．131。基于Okumura的理论，双网络结构对韧性的增

强源于前置系数孝／臼。和模量系数以／从，前者可以将应力在更大的范围内

传递，后者显示软段区域存储能量的能力。应变诱导结晶诱导的两个系数中

的任何一个都会增强材料的韧性。尽管上述计算过程中采用的参数值在不同

的区域可能不一样，双网络结构对体系断裂能的系数仍然是很大的，这定量

的解释了天然橡胶优异的抗缺口扩张能力的原因。
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000

100

图4．13．(a)前置系数善／ah和模量系数以／以的值和应变之间的对应关系；(b)基于等

应力和应变模型计算得到的双网络结构相对于均匀体系而言的断裂能增强系数和应变

之间的对应关系。

天然橡胶在拉伸过程中应变诱导的晶体增加其韧性这一科学问题已经

被广泛的研究了，经典的理论主要是集中在应变诱导的晶体在本体中扮演着

物理填充和交联点的作用。忽略了天然橡胶在拉伸过程中生成的层级结构的

贡献，我们实验中发现的由微米尺度层级结构随机移动构成的双网络结构可

以显著的增强材料的韧性。结合我们实验结果和前人的研究总结，天然橡胶

拉伸过程中自发生成的多尺度的层级结果就被揭示出来了。即小应变下天然

橡胶分子链的构象转变构成了熵弹性的特征【39】：随后大应变下由应变诱导形

成纳米晶体使得其具有焓弹性的特征【40】1：微米尺度的软硬交替的双网络结

构显示了应变诱导的晶体通过前置系数孝／a。和模量系数玩／从来实现降低

应力集中和增强材料存储断裂能的能力。天然橡胶优异的力学性能源自于这

三个尺度结构的协同作用造成的。在外场作用下纳米尺度的晶体出现是由应

变诱导的分子链构象转变造成的，使得天然橡胶从熵弹性向焓弹性转变，避

免了橡胶分子链的断裂；应变梯度场下发生的结晶会诱导双网络结构的诞

生，显著降低缺口周围的应力集中以及抑制缺口周围的晶体和分子链断裂。

这种自发响应多尺度的层级结构使得天然橡胶呈现出自适应和优异的力学

性能。

_lo芑g岂∞暑ouc碍cc山
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4．6结论

高空问分辨的SR．pSXRD显示天然橡胶在拉伸过程中缺口周围存在着

由应变梯度场下诱导的晶体构成的软硬交替的双网络结构。形成的双网络结

构可以在应变5．5时对韧性起到3个量级的增强，解释了天然橡胶具有优异

的抑制缺口扩张能力的原因。天然橡胶在拉伸过程中分子水平的构象变化，

纳米尺度的片晶和微米尺度的双网络结构构成自发响应的多尺度的层级结

构，使得橡胶具有优异的韧性。我们的实验发现揭示了天然橡胶具有优异的

抗缺口扩张能力的原因，搭建了合成橡胶和天然橡胶内部结构的桥梁。本章

提出的增韧机理是汇总了天然橡胶在拉伸过程中从分子水平到微米尺度的

结构变化，这有助于我们深刻理解天然橡胶结晶增韧的本质，和分析、理解

和优化天然橡胶在实际使用过程中的力学性能表现。
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第五章应变诱导的炭黑网络破坏对结构性能关系

5．1引言

天然橡胶由于其具有高弹性、高模量、高阻隔性、高绝缘性和优异的弹

性回复率等优点，广泛使用在我们的日常生活、工农业生产和国防领域中，

例如汽车轮胎、橡胶手套和减震装置等，是一种重要的战略资源。但纯的天

然橡胶制品由于模量较低，限制了其在工业界中的使用。纳米填料如炭黑等、

白炭黑等可以显著增加其模量、电导率和降低发生应变诱导结晶的临界应变

11-91，因此广泛的被用于添加入天然橡胶以实现对其性能的补强。目前天然

橡胶工业中应用最广泛的填料是炭黑，炭黑的加入可以显著的增强橡胶体系

的力学性能，同时橡胶轮胎的重要指标如抓地力、耐磨性和防侧滑能力等，

也和加入的炭黑粒子的特性密切相劐川J。

研究表明，炭黑对天然橡胶的性能增强主要来自于炭黑聚集体在天然橡

胶基体中通过弱的范式力形成了填料网络结构，形成的网络结构在外场作用

下发生破坏和重聚，耗散外场施加的能量。一些橡胶体系中特殊的力学行为

如Payne效应⋯’1 3J和Mullins效应【l41，也是和填料网络在形变过程中的断裂

与回复密切相关。对于填料网络结构与橡胶复合材料的力学性能之间的关

系，相关研究组也进行了较为系统的研究，也提出了一些网络模型，包括：

弱键和强键学说‘151、双网络模型㈣和橡胶大分子的链滑动学说‘m191等。但

受制于填料网络结构的多尺度结构特征12州(从纳米尺度到微米尺度范围内波

动)和相关研究技术如显微镜、扫描和透射电镜、原子力显微镜和超小角X

射线散射等手段的限制，至今还缺乏网络结构与力学性能之间关系的直接证

据。

几十纳米的炭黑等填料初生粒子在天然橡胶基体中一般会团聚成尺寸

人于100 nin的凝聚体(aggregates)或者是更大尺度的团聚体(agglomerates)。

对于光学显微镜[2¨，由于光学分辨率限制以及可见光的弱穿透能力，很难

直接得到填料颗粒或者凝聚体在天然橡胶基体中的分布信息。利用原子力显

微镜【22‘2卅和扫描电镜随26]的高空间分辨的优势，可以获得橡胶表面中高分

辨的填料网络信息，但是很难获得填料网络的内部三维分布信息。透射电镜

可以获得填料网络在橡胶基体中高空间分辨的三维分布信息【27。30J，但是电子

弱的穿透能力使得样品在成像过程中必须切成厚度小于100 nnl的薄膜样
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品，这增加了实验的难度；同时切片处理同时也会对炭黑的三维分布产生影

响，降低了实验结果准确性；超高真空的成像环境也不利于原位跟踪拉伸过

程中炭黑网络的结构变化。超小角x射线散射技术【31·32】可以获得开放空间

中纳米到微米区问范围内的空间信息，但是其实验结果呈现出统计特征和具

有模型依赖性，很难反映真实空间中局部的三维结构分布。因此目前对填料

网络的研究更多还是停留在唯象或推测的基础上，很难实现将填料网络结构

和力学性能关系真正关联。上述提到的不同种实验技术很难获得建立纳米填

料填充橡胶体系增强机理所需要的大空间范围高分辨的真实3D填料网络结

构。

本章节的主要内容是：采用同步辐射x射线成像技术【33’34J研究了应变

0和3时炭黑填充天然橡胶体系炭黑凝聚体在天然橡胶基体中的3D分布，

同时获得了炭黑凝聚体的尺寸和相邻凝聚体之间的间距。发现炭黑分布不均

匀会诱导产生大量的纳米孔，形成应力集中点并显著的降低材料的力学性

能。拉伸过程会使得炭黑凝聚体发生破裂并降低了填料网络对复合体系力学

性能的贡献。得到的这些结果有助于理解炭黑网络的结构和复合材料力学性

能之间的对应关系，并显示出成像技术非常适合于研究填充橡胶体系的增强

机理。

5．2实验部分

5．2．1原料

天然橡胶原料是印尼l号烟片胶，从中国热带农科院购买。表格l是

橡胶组分的配方和硫化条件。通过采用直径是50 nlTl的铜颗粒与炭黑研磨，

使得纳米铜颗粒表面覆盖一层炭黑，这样纳米铜颗粒起到示踪炭黑的作用并

显著的增加炭黑与橡胶基体之问的衬度，尽管后而的实验证明炭黑与橡胶之

间的衬度足够我们的成像实验。通过143 oC和15 MPa下热压15 min以获

得厚度是50 I．tm橡胶薄膜样品。通过裁剪的方式制备长度和宽度分别是15

和3 mm的矩形样条用于x射线成像实验。

Table 1．Recipes and cure conditions of vulcanized natural rubber

i坚垒：!垒i!坐! 生2垒垒i呈g!兰∑兰!(P坠：：2
natural rubber 1 OO
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stearic acid

ZnO

accelerator TT6

accelerator DTDM。

accelerator DMd

sulfur

CB斛330)

nano‘copper

竺坐i翌竖!i翌!(翌i呈2 1i
口：Parts by weight per hundred pans of rubber fphr)．6：Tetramethylthiuram disulfide．c：

4．4’Dithiodimorpholine． d： N-Cyclohexyl-2一benzothiazolyl sulfenamide． P： cure

temperature was 1 43。C．

5．2．2仪器设备

1)．自制单轴单向拉伸装置

图5．1是自制的可以和北京光源连用的微型拉伸装置实物图，其中样品

中间所做位置定义成转轴。实验时可以通过移动夹头的方式实现对样品加载

不同的应变。

图5．1．用于和北京光源成像站连用的微型拉伸装置实物图。

21同步辐射X射线成像站

5

5

5

8，～

5

2叭m

C；●孓旧
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同步辐射X射线成像实验是在北京同步辐射光源(BSP．V)4W1A线站进

行的【35】。目前该线站可以开展晶体“白光”形貌实验、相位衬度成像实验

和纳米分辨三维成像实验三种实验模式。同步X光能量可调节范围是7一11

keV，理论旋转角范围是0-360
O

o X射线纳米成像实验时的技术参数见图2。

Table 2．北京光源纳米成像模式下主要的技术参数。

5．2．3实验过程

炭黑填充的天然橡胶薄膜样品固定在自制的单轴单向拉伸装置上面，设

定其预先拉伸至不同应变(0和3)，随后将其置于实验站的旋转样品台上面。

实验时采用的技术参数是：分辨率100 nlll；旋转角．700至U+700；每隔0．5
o

采集一张投影图；每张投影图的采集时间是15 S；入射X射线能量是8 keV。

通过采用相位衬度成像实验获得不同旋转角时探测器采集到的投影图。其对

应的实验过程示意图如图5．2。

single axial在岫2 between

-70一o and+700 by。O．50 steD 2／)projections

图5．2．成像实验过程示意图：探测器采集某一角度时样品对x射线的投影图，随后通

过旋转角度得到多张投影图，通过采用计算机三维重构技术获得样品在三维空间中的

分布以及不同组分的尺寸含量等信息。

5．3实验数据处理与计算方法

实验中获得的不同角度二维投影图经三维重建和断层处理后，采用三维

图像软件Amira 5．3．0t36】进行图像分割和重构，其目的是分析纳米铜和炭黑

万方数据



第五章应变诱导的炭黑网络破坏对结构性能的影响

凝聚体在橡胶基体中的三维分布并将其分布重构成三维视频。在重构过程

中，不同组分的阈值参数是确定其分布、含量和尺寸的重要参数。在我们的

实验中，通过假设不同组分的阈值，基于此值计算得到不同组分的空间分布

以及体积含量，将此时计算得到炭黑、铜和天然橡胶的体积含量与理论含量

作对比。通过微调阈值参数，待实验重构计算得到的实验体积含量与理论含

量接近时，此时的阈值就是不同组分的临界阂值”7|。

在成像过程中，只有当颗粒的尺寸大于成像站的空间分辨率(100 nm)时

才可以被探测器采集的到。在我们的实验中，除炭黑之外的其他组分含量非

常低，因此在制备过程中其尺寸很难大于100 nlTl，同时部分添加物在橡胶

基体中实现分子水平的分散，因此在我们的实验中除炭黑之外的添加物对我

们三维重构影响很小，实验中可以忽略其的影响。

5．4实验结果

图5．3是包含橡胶、炭黑和纳米铜颗粒的二维投影图。从图中可以观察

到很多大的聚集体和凝聚体。由于炭黑N330颗粒和纳米铜的尺寸分别是在

30 am和50 nlTl左右，因此单个颗粒的在橡胶基体中的分散受限于线站的空

间分辨是无法观察到。幸运的是炭黑颗粒在橡胶基体中一般会团聚成尺度在

百纳米到微米左右，这样其在橡胶基体中的三维分散就可以被成像技术观察

到。图5．3(b)是基于二维投影图重构获得的渲染图，从图中可以清晰的看出

在不同样品中存在着尺寸较大且衬度较强的凝聚体孤立的存在于橡胶基体

中，同时也可以观察到很多弱小的颗粒相对均匀的分布于橡胶基体中。基于

上面提到的衬度的差异，尺寸较大且衬度较强的颗粒可能是纳米铜的团聚造

成的，而弱的近似于均匀分布的颗粒主要是有炭黑凝聚体造成的。
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图5．3．包含橡胶、炭黑和纳米铜颗粒的2维投影图(a)和重构得到的渲染图(b)。

图5．4是通过计算机重构获得的不同组分在橡胶基体中的三维分布。为

了方便识别，我们对不同的组分进行了不同颜色的渲染，其中紫色、黄色、

青色和红色区域分别代表纳米铜、炭黑凝聚体、橡胶基体和纳米孔。从图

5．4中可以清晰的看出不同组分的三维分布差异，且发现炭黑和纳米铜在橡

胶本体中的三维分布是不均匀的。定量计算得到的不同组分的体积含量在表

格2中，从表格2可以清晰的看出重构计算得到的不同组分的体积含量与真

实体系是比较接近的。图5．4的实验数据显示，尽管炭黑和橡胶的密度差异

很小，通过相衬成像技术是可以观察到炭黑凝聚体在橡胶基体中的分布。

图5．4．天然橡胶中不同组分在三维空间中的分散：紫色、黄色、青色和红色区域分别

代表纳米铜、炭黑凝聚体、橡胶基体和纳米孔。

Table 3．The volume fractions of different components in three different rubber composites

component experimental volumes theoretical volumes

nano—copper 2．30％ 1．78％

CB 3．10％ 2．64％

natural rubber 93．20％ 95．58％

nano pores 1．50％0

图5．5是应变3时重构计算得到的炭黑凝聚体和纳米孔在天然橡胶基体

中的三维分布，其中天然橡胶基体做透明色处理以便于识别炭黑和纳米孔的
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三维分布信息。从图中可以观察到炭黑凝聚体在天然橡胶基体中是不均匀分

布的，其中部分区域的凝聚体浓度非常大。大的炭黑凝聚体会诱导形成大的

纳米孔隙的出现，形成的纳米孔会起到应力集中的作用【38’39】。这意味着炭

黑网络在外场作用下会承担部分应力并对复合体系的力学性能有很重要的

贡献。相对于炭黑均匀分布体系而言，不均匀的分布会诱导产生纳米孔并造

成应力集中，显著的降低体系的力学性能。

图5．5．在应变3时天然橡胶基体中不同组分的三维分布：(a)：炭黑凝聚体：(b)：纳米

孔；(c)：纳米孔和炭黑凝聚体的汇总图。

为了定量分析炭黑填充橡胶体系增强机理，我们通过在不同应变下炭黑

在橡胶基体中三维分布图中获得了炭黑凝聚体的尺寸以及相邻凝聚体之间

的间距等参数。图5．6是应变0和3下炭黑凝聚体三维分布中的片层图，其

中炭黑凝聚体采用红色标记以方便后面的分析。从图5．6中可以明显的看出

凝聚体在拉伸之前呈现出疏松的特征，而在应变3时呈现出致密的特征，显

示出拉伸会造成凝聚体排列的更加紧密。通过采用前人描述的像素点分析方

法【27】，对图5．6所述片层图中红色区域以及相邻红色区域进行像素点分析得

到了凝聚体的尺寸和相邻凝聚体之间的间距。通过数值统计得到凝聚体尺寸

(相邻凝聚体之间的间距)含量和整体凝聚体数目总含量(凝聚体间距数目总

含量)，随后计算得到了不同尺寸凝聚体含量(凝聚体间距)的频率分布并分别

在图5．7和5．8中展现出来。从图5．7中可以发现应变0时，凝聚体的平均

尺寸在沿着拉伸方向和垂直于拉伸方向显示出近似于相同的数值平均值(平

均尺寸彘=∑专，，其中6和∥分别是凝聚体的尺寸和对应的频率，同样

的计算方法可以用于计算凝聚体的平均间距)，显示出凝聚体呈现出球形或

者是各向同性的特征，这和前人采用U—SAXS得到的结果是类似的【40'4¨。

分析发现凝聚体的尺寸在应变0时其频率随着尺寸的增加呈现出下降的趋
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势(图5．7(a)和(b))，然而在应变3时这种趋势并不是呈现出单调下降的而是

在下降过程中存在着震荡。这种很强的震荡是由于拉伸造成的，潜在解释是

拉伸形变过程中造成凝聚体的破坏且这种凝聚体的破坏可以在局部放大的

炭黑凝聚体三维分布中观察到(图5．9)。拉伸造成的凝聚体的破坏会生成更

多的小尺寸的凝聚体，且这种现象在沿着拉伸方向相对于垂直与拉伸方向而

言更加强烈，其原因在垂直于拉伸方向剪切力的影响造成这种破坏效应弱一

点。在图5．7(c)和(d)中的实验结果与本章节前沿中提到的拉伸场下会造成凝

聚体破坏的猜测吻合．进一步的证明了抟伸会造成凝聚体的破坏。

图5．6．在应变O(a)和3(b)时天然橡胶基体中炭黑凝聚体三维分布中的一张片层图。

Size of aggregates(nm)
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图5．7．在应变0(a，b)和3(c，d)时天然橡胶基体中炭黑凝聚体沿着拉伸方向(a，c)和垂

直于拉伸(b，d)方向时炭黑凝聚体尺寸和含量之间的分布图。

图5．8是应变0和3时相同凝聚体之间的间距和其对应频率分布，发现

其相邻凝聚体之间的间距主要在1．4 gm之内。在拉伸之前，指定Still；凝聚

体之间的间距随着其值的增加呈现出下降的趋势。然而在应变3时在凝聚体

间距．频率曲线上面显示出存在着一个最合适的间距，显示出在拉伸至应变3

时凝聚体网络在沿着拉伸方向和垂直于拉伸方向呈现出均匀分布的特征。同

时发现在沿着拉伸方向时最合适的间距在700 nlTl，比垂直于拉伸方向的最

合适的间距大200 nlTl左右。产生的这种差异主要是由于在沿着拉伸方向和

垂直于拉伸方向分别是由于拉伸和剪切效应造成的。与凝聚体尺寸一频率曲

线类似，在应变3时指定凝聚体间距含量随着间距的增加呈现出下降的趋势

且在这个下降的过程中存在着很强的震荡，这也归属于拉伸诱导的炭黑凝聚

体的破坏。

0 500 1000 1500 2000 0 500 1000 1500 2000

nter·aggregate distance(nm) Inter-aggregate distance(nm)

0 500 1000 1500 2000 0 500 1000 1500 2000

nter·agg regate distance(nm) Inter-aggregate d istance In m)

图5．8．在应变0(a，b)和3(c，d)时天然橡胶基体中炭黑凝聚体沿着拉伸方向(a，c)和垂

直于拉伸方向(b，d)时指定相邻凝聚体之间的间距和和其频率之间的分布图。
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图5．9．应变3时局部放大的炭黑凝聚体三维分布形貌图。

5．5讨论

拉伸诱导的凝聚体破坏会改变填料网络的结构如凝聚体的尺寸以及相

邻凝聚体的间距，这将最终影响粒子填充橡胶体系的力学性能。为了定量分

析凝聚体的破坏对体系力学性能的影响，我们采用由Okumura建立的软硬

交替的双网络模型【421来计算不同应变下填料网络的变化对其力学性能的影

响。在本章中，炭黑凝聚体和天然橡胶本体分别被归属于硬质和软质网络。

此时炭黑填充天然橡胶体系的断裂能增强系数可以定义成：

n惫a事。 ㈣
∥，。告，‘

其中心和从分别是凝聚体和橡胶本体的模量：a，是天然橡胶基体的特征

Griffith空穴尺寸【431；彘和晏分别是凝聚体的平均尺寸和相邻凝聚体之间

的平均间距。因此在应变3和0时炭黑网络对复合体系力学性能贡献的比值

可以用下述公式进行计算：

争：譬×鲁。 (2)
k专ih矗 一

基于成像实验数据得到不同参数值见表三。将这些参数带入公式(2)可以计

算得到乃／矗的比值在沿着拉伸方向和垂直于拉伸方向分别是0．6138和

0．6616。在应变3时沿着拉伸方向和垂直于拉伸方向的断裂能增强系数的下
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降显示出拉伸诱导的炭黑凝聚体破坏会显著降低炭黑网络对复合体系力学

性能的贡献。这是Payne效应生成机理的直接实验证据。

Table 4．The average size of aggregates(号il)and the inter-aggregate distance(毛s)for the

strain of0 and 3

垒i竺2 §：(坐2
Strain Parallel Perpendicular Parallel Perpendicular

0 336 289 1346 1135

3 270 282 1235 1345

5．6结论

我们采用同步辐射X射线成像技术研究了不同应变下天然橡胶基体中

炭黑凝聚体的三维窄问结构。获得了天然橡胶基体中不同组分的空间信息包

含凝聚体的尺、j一、相邻凝聚体之间的间距以及纳米孔的三维分布等。通过对

三维图像中的片层图进行数值统计发现拉伸会诱导炭黑凝聚体的破坏和降

低了炭黑网络对橡胶复合材料的力学贡献。同时大的凝聚体会诱导纳米孔的

生成，这显示出凝聚体在拉伸过程中会扮演着应力集中的作用，这将降低复

合材料的力学性能。我们目前的工作同时显示成像技术非常适合于研究静态

和拉伸条件下填料网络的结构，这将有助于我们理解填充复合材料的增强机

王早。
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天然橡胶的结构研究对于学术界和工业生产都是非常重要的研究方向。

天然橡胶由于在使用过程中会发生结晶自增强，因此研究其应变诱导结晶机

理和结晶自增强机理对于拓展其应用具有非常重要的价值。同时纯的天然橡

胶制品在工业界中一般是无法使用的，需要添加炭黑等纳米粒子实现对其的

补强作用，学术界普遍认为炭黑等纳米粒子在橡胶本体通过范式力形成了新

的网络结构，和天然橡胶本体构成双网络结构，显著的增强其力学性能。受

制于研究手段的限制，目前仍然无法直接获得炭黑等纳米粒子在橡胶基体中

的三维结构信息。因此本文从上述相关背景出发，开展了大量工作，主要结

论如下：

1)通过采用同步辐射宽角x实现衍射技术研究了天然橡胶在不同拉仲

情况下的结构演化行为。发现天然橡胶在单轴自由拉伸过程中应变诱导的晶

体呈现出单轴取向的特征，而受限拉伸情况下应变诱导的晶体呈现出类似于

单晶取向的特征且其晶胞的C和日轴沿着拉伸方向和受限方向。表面在流动

场诱导结晶过程中的终态会随着我们外场参数的变化是会发生变化的。分子

动力学计算发现在拉伸比3．3时受限方向沿着b轴的自由能增加比沿着a轴

的自由能增加大0．086 kJ／mol，定量的解释了在受限拉伸过程中晶格的a轴

沿着受限方向。通过将不同终态的自由能耦合入经典的流动场诱导结晶理论

中，定量的解释了我们的实验现象。

2)通过采用微聚焦X射线扫描技术获得了天然橡胶在拉伸过程中缺口

尖端附近的结晶度分布。结果显示在拉伸过程中随着距离缺u尖端尺寸的增

加，结晶强度呈现出波浪形下降。二维结晶度分布显示天然橡胶在拉伸过程

中缺口周围存在着结晶度高低起伏的双网络结构，结合结晶和模量的对应关

系，发现缺口周围存在着软硬交替的双网络模型。理论分析显示双网络结构

可以将应力可以存更大区域范同内传递并耗散掉，显著增强材料的韧性。定

量计算表面相对于结晶度均匀分布的体系，双网络结构可以使的材料的断裂

能在应变5．5时呈现出j个量级的形式增强。这这一工作揭示天然橡胶自增

强源于分子熵弹性、纳米尺度结晶相变焓弹性和微米尺度软硬双网络多尺度

协同效应。

3)采用三维x射线成像技术，获得了含炭黑填充的天然橡胶在拉伸前和

拉伸后炭黑凝聚体的三维分布。发现炭黑凝聚体在天然橡胶基体中是不均匀
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分布的，同时炭黑凝聚体的不均匀分布会诱导纳米空隙的生成，进而造成应

力集中和降低材料的力学性能。统计分析发现在拉伸前指定尺寸的凝聚体含

量随着尺寸的增加呈现出下降的趋势，而在应变3时这个下降过程中伴随着

震荡，显示出拉伸使得凝聚体发生破坏。相邻凝聚体之间在应变3时存在这

最合适的间距，表面拉伸使得网络更加的均匀。通过双网络模型计算发现拉

伸诱导的炭黑网络破坏会降低其对复合体系力学性能的贡献，这是Payne效

应产生原因的一个直接证据。

受限拉伸过程中诱导形成的类似于单晶取向的特征显示出晶体在三维

方向上面呈现出协调一致的特征。如果晶体的口和c轴方向固定，那么b轴

方向同样也是固定的。这意味着多晶样品可以形成类似于单晶取向的特征，

因此我们的工作同样显示出受限拉伸时制备包含规整排列的多晶样品的功

能材料的有效方法。

通过采用微聚焦X射线扫描技术获得了缺口周围的高空问分辨的结晶

度分布，并基于此分布建立了双网络协同的层级结构增强天然橡胶机理。因

此该方法也可以获得玻纤和玻璃微珠等填料填充复合材料体系中填料周围

的微观结晶度分布，并基于此分布建立填料增强复合材料的机理。

通过采用X射线成像技术获得了炭黑填充橡胶体系中炭黑网络在外场

作用下的变化。因此后面可以结合力学性能测试，获得填料网络在拉伸和回

复过程中网络结构的变化，并基于网络参数和力学性能之间的关系，建立起

炭黑网络结构与橡胶复合材料性能之间的关系。
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