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摘  要 

橡胶纳米复合材料优异的力学性能取决于高分子链网络与纳米填料网络的

协同效应。然而，受填料网络非平衡、非均匀和多尺度结构特点以及现有研究方

法和技术的限制，使得填料在橡胶基体中的多尺度结构和三维空间分布的系统实

验数据尚未形成，关于橡胶分子链和填料软硬双网络的协同作用的物理机制尚不

清楚，目前只停留在一些唯象的描述上。基于上述研究背景，本论文采用了同步

辐射 X 射线三维纳米成像技术与流变、硫化研究方法相结合的技术手段，以二

氧化硅补强硅橡胶体系为模型研究对象，通过选用不同类型的填料和对填料进行

表面修饰，构建了三种不同界面作用强度的硅橡胶/二氧化硅（VMQ/SiO2）复合

模型体系，提出复合体系中填料聚集体以结合胶为媒介的三维填料网络结构，并

研究了填料网络在外场作用下的结构演变行为，获得了纳米填料的结构演变参数

与宏观力学性能定量的对应关系，旨在促进和加深对填料增强橡胶微观物理机制

的理解。本论文的主要研究结果和结论如下： 

1）通过改变二氧化硅填料表面的化学性质，得到了具有强的（ pn = -5.2 kT）

和弱的（ pn = -0.36 kT）二氧化硅-硅橡胶界面排斥作用的纳米复合材料。发现

二氧化硅纳米粒子的加入（< 2 vol%）,使具有强界面排斥作用的 VMQ/SiO2复

合体系的粘度出现反常降低现象（降低了约 15%），然而具有弱界面排斥作用的

VMQ/SiO2 复合体系并没有发现类似的降粘行为，其粘度变化符合流体动力学补

强效应。通过理论计算可知：在具有强硅橡胶-二氧化硅界面排斥作用的复合体

系中，二氧化硅颗粒表面硅橡胶分子链的覆盖率约为 2%，而在弱界面排斥作用

体系中，硅橡胶分子链在填料表面的覆盖率达到 100%。上述研究结果表明，强

排斥界面作用的复合体系中聚合物分子链在二氧化硅表面低的覆盖率导致聚合

物基体和填料间无法进行有效的荷载传输，进而使得体系的粘度和模量降低。 

2）在内容（1）研究结果的基础上，又分别设计了两种具有界面吸引作用的

VMQ/SiO2 模型研究体系，对比研究了具有界面吸引和排斥作用的 VMQ/SiO2复

合体系的硫化动力学行为。通过定量计算发现相同填料含量（40 phr）的情况下，

填料界面吸附的聚合物分子链数量（结合胶含量）越多，对硫化反应的抑制效果

越明显，论文提出了二氧化硅填料网络的模型概念：填料聚集体以包覆在其表面

的聚合物分子链（结合胶）为媒介相互连接，形成了填料网络结构。解释了填料

影响橡胶硫化的动力学机制。 

3）采用同步辐射 X 射线三维纳米成像技术直观观察了三维空间相互连通的

填料网络并研究了填料网络结构随应变的变化规律。发现拉伸诱导下填料网络和

硅橡胶分子链网络发生了相分离。通过定量分析填料网络结构特征参数与宏观力

学性能随应变变化的对应关系，证实了复合体系中填料充当了可逆高功能交联点
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的角色。填料与填料间或者填料与硅橡胶间的可逆结合能够有效地耗散机械能，

进而达到增强增韧的效果。 

本论文的主要创新点： 

1）通过模型理论计算，揭示了具有排斥界面作用的 VMQ/SiO2 复合体系中

填料表面硅橡胶分子链的构象和承担荷载的链段浓度随界面排斥作用力的变化

规律。 

2） 发展了同步辐射 X 射线三维纳米原位成像技术研究二氧化硅填料网络

及结构演变行为，直观观察到了二氧化硅填料分子链网络和硅橡胶分子链网络拉

伸诱导下的相分离现象，揭示了填料补强硅橡胶的物理机制。 

 

关键词：硅橡胶 二氧化硅 补强 流变 硫化 同步辐射 X射线纳米成像 
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ABSTRACT 

The high special strength of rubber nanocomposites come from the synergistic 

interactions of rubber molecule chain network and filler network. However, due to the 

intrinsic complexity of filler network and the restriction of analyzing techniques, the 

systematic experimental data of filler such as multi-scale structure and three 

dimensional distribution in the rubber matrix are still lack. The contribution of filler 

network to the mechanical properties and the physical mechanism of hard and soft 

double network coordinating role are described through some phenomenological 

methods.  

In this work, the synchrotron radiation X-ray nano-computed tomography 

(Nano-CT) technique combined with rheological and vulcanization research methods 

were used to study silicon rubber composites filled silica. Three types of silicon 

rubber/silica composites with different interactions from strong attraction to repulsion 

were developed through using different silica particles and surface modification. A 

structure model of filler network mediated by bound rubber was proposed in 

rubber composites with attractive surface interaction. The structure evolution of filler 

network during deformation was observed. The relation between characteristic 

parameter of filler network and macro-mechanical properties was quantitatively 

analyzed. This work will promote a better understanding about filler reinforced 

microscopic physical mechanisms. The main results and conclusions are summarized 

as follows: 

1) The repulsive interaction strengths between silicon rubber and silica 

nanoparticles, pn , was controlled through varying surface chemistry of nanoparticles. 

Linear viscoelastic measurements of rubber composites show dramatic changes with 

pn : an inclusion of ~2 vol% of nanoparticles ( pn = -5.2 kT) leads to a reduction in 

zero-shear viscosity of ~ 15%, while the viscosity of rubber composites with pn = 

-0.36 kT can be well understood by hydrodynamic effect of nanoparticles with an 

adsorbed rubber layer at the interface. Theoretical analyses show a depletion layer 

surrounding nanoparticles with ~ 2% surface coverage when surface interaction is 

strong repulsion, in contrast to ~100% surface coverage when pn = -0.36 kT. The 

results show that the low surface coverage in strong repulsive rubber composites can 

hardly assure an efficient load transfer between the rubber matrix and silica 

nanoparticles, leading to a reduction in viscosity. 

2) On the basis of the previous research results, two kinds of VMQ/SiO2 
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composites with interfacial adsorption were designed respectively. The difference of 

vulcanization behavior of VMQ/SiO2 composites with interfacial adsorption and 

interfacial repulsion was compared. The results demonstrate that under the same filler 

content, the higher bound rubber content the more obvious the inhibitory effect on 

vulcanization reaction. We propose a structure model of filler network: filler 

aggregates coated rubber molecule chain (bound rubber) on surface as a bridge 

connected to each other to form the filler network structure. 

3) Three-dimensional connected network of silica nanofiller was observed 

through in-situ synchrotron radiation X-ray nano-computed tomography (Nano-CT) 

technique. The structural evolution of silica nanofiller in silicone rubber matrix at 

different stains was investigated. The results show that Stress-induced phase 

separation between silica nanofiller and silicone polymer chain networks is observed 

during tensile deformation. The quantitative relationship between the structural 

parameters and the macroscopic mechanical properties of the filler network is 

analyzed. It is proved that the filler in the composite system acts as a reversible high 

functionality crosslinker. The reversible bonding between the filler and filler or filler 

and silicone rubber can effectively dissipate the mechanical energy and achieve the 

effect of enhancing mechanical properties. 

The main innovations involved in this thesis: 

1) The conformation and kinetic behaviors of the rubber molecule chains of 

interface layer in VMQ/SiO2 composites with strong repulsion surface interaction 

were quantitatively analyzed. 

2) The in-situ synchrotron radiation X-ray nano-computed tomography 

(Nano-CT) technique was employed to study the structural evolution of silica 

nanofiller in silicone rubber matrix at different stains. Stress-induced phase separation 

between silica nanofiller and silicone polymer chain networks is observed during 

tensile deformation. 

Key Words: SiliconRubber, silica, Reinforcement, Rheology, vulcanization, 

Synchrotron radiation, X-ray nano-computed tomography 
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第 1 章  绪论 

1.1  引言 

高分子材料作为典型的软物质，在复杂的外场作用下，其分子链及网络结构

容易发生构型转变、破坏和重新排列等结构的变化，使其发生松弛、蠕变和断裂

等宏观力学行为，进而导致使用性能大幅下降，严重时会危及到系统运行的可靠

性和安全性。通常采用无机材料与之复合的方式来提升高分子材料的机械性能和

使用稳定性[1-2]。 

无机纳米粒子的加入可以有效地提升高分子材料的性能，通常情况下纳米粒

子在聚合物基体中的分散并不均匀，依据制备方式等不同的加工条件纳米粒子在

基体中可以组合成不同的网络结构。典型的代表为橡胶高分子材料，一定填充量

的无机纳米粒子加入后能够使橡胶的机械性能发生质的改变。尽管填料的加入能

够显著改变聚合物的性能，但从物理本质上理解这一作用却面临着巨大的挑战。
[3]这主要是由于聚合物分子链结构本身具有多样性，无机纳米颗粒的加入，更加

增加了体系的复杂性，目前对此缺乏理想的检测实验技术，因此，对聚合物纳米

复合网络与宏观机械性能的关系，基本停留在唯象描述上[4-5]。要设计出满足使

用要求，尤其是要满足一些极端应用环境的聚合物复合材料，必须深刻认识和理

解纳米粒子形成的网络形态与聚合物基体间的作用方式。这需要精确地探测无机

纳米填料网络结构以及其与聚合物基体分子链结构的相互关系，获得复合网络体

系在外场作用下的演变规律及其构效模型。这种双网络的结构形态在橡胶中尤为

典型[6-7]。 

对于橡胶分子链网络与宏观力学性能的相关研究，从 19世纪 40 年代的仿射

形变模型和到管道模型[8]，有关链构象和动力学的研究进展被很好地用于解释橡

胶分子链网络与宏观力学性能的关系。同时随着中子散射技术和同步辐射技术的

发展，使直接获得橡胶材料在大应变下的一些时空分辨的结构演变信息成为了可

能[9-11]。这些理论研究与先进检测技术的结合，有效地推动了对橡胶分子链凝聚

态结构与宏观机械性能关系的认识。 

与橡胶分子链网络相比，目前对填料及其填料网络的研究和理解还很薄弱。

这主要是由于基体中填料的非平衡和非均匀的结构特点所导致的，填料结构状态

取决于加工条件等非平衡因素，填料网络在基体中处于冻结的非平衡状态，很难

通过热运动趋于平衡[11-12]。另外一个重要的原因是填料粒子在橡胶基体中尺度范

围大。由原生的几纳米或几十纳米到通常的大于 100nm的团聚体或者更大尺度范
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围的填料网络结构，这就导致其要求具有高分辨、大范围和高穿透的检测技术来

完成，然而对目前的技术而言，要满足上述几样要求同时存在的检测手段并不常

见和易得，因此造成了表征探测的局限性[13]。正因如此，使得人们对复合体系中

填料的三维结构状态的认知仍然属于一个未知的世界。 

1.2  聚合物纳米复合材料 

纳米技术被公认为是 21 世纪最有前途的研究领域。对纳米技术和科学的研

究可以追溯到 40 多年前[14-15]。在过去的几十年中，见证了各行各业在纳米科技

领域取得的巨大进步，从化学到生物学，从材料科学到电气工程，创建了专门的

研究工具并开发了相应的技术使得对纳米技术的研究由实验室进入到了商业市

场。 

所谓的“聚合物纳米复合材料”，指的是包括填料在内的每种类型的材料均

在纳米尺度，或者至少在一个方向上是纳米尺度范围。更具体地说，用具有至少

一个尺度上在纳米尺寸范围内的刚性无机/有机颗粒增强的聚合物被称为聚合物

纳米复合材料。这些有机-无机杂化材料在结构复合材料中起重要作用，并且通

过微观结构上的设计，能够代表基体与填料颗粒之间最佳的界面相互作用[16]。 

混合的结构是聚合物-填料界面生长的重要途径，随着有机无机纳米材料结

构控制技术的进步，人们对复合材料的研究兴趣越来越浓。根据有机-无机相之

间的相互作用的程度，杂化材料相之间相之间存在弱相互作用[17-18]，例如范德华

力，氢键或静电相互作用，或具有强的化学键合（共价键或协同作用）类型[19]。

填料对复合材料性能影响的重要参数有：填料的尺寸、形状、长径比和填料和聚

合物间的相互作用等[20-22]。 

纳米填料必然是纳米级别并具有高的比表面积。比表面积是纳米复合材料增

强性能不同的原因之一，即使是在非常低的填料含量下（<10 wt％）下也能显示

出来。对于典型的微观和宏观的复合材料，其性能由聚合物基体和填料共同决定。

填料和聚合物材料性能间的关系导致复合材料增强和低伸长了的原因。对与纳米

复合材料的性能而言，其与复合材料的界面紧密相关。类似“结合胶”，“界面相”

等相关专业术语已经被用来描述在填料表面或接近填料表面的聚合物。界面结构

不同于聚合物基体的结构，存在于具有高比表面积的纳米填料填充的聚合物，哪

怕是在含量填料填充的情况下。如果界面间存在强烈的相互吸引作用，或者是界

面处聚合物结构不同于基体结构，整个复合体系的性能会有明显的不同，这些变

化从本质上不同于在微观或者宏观复合材料，这里尽管界面相的体积含量只占总

体积含量中很少的一部分。填料颗粒的尺寸和长径比是传统填料和纳米填料的另

外一个不同的地方。 
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1.3  橡胶基纳米复合材料 

橡胶，同塑料、纤维通称为三大高分子材料，因橡胶是唯一具有高伸缩性和

高弹性的材料，成为了现代工业中不可或缺的重要战略资源，常被用来作为纳米

复合材料的基体材料。橡胶基纳米复合材料是以橡胶基体为连续相，以无机或有

机纳米粒子为分散相制备而成的复合材料。由于分散相的表面效应、小尺寸效应

以及宏观量子隧道效应等，使得橡胶纳米复合材料在性能、结构及应用方面均优

于传统的橡胶复合材料。 

聚合物材料的重要商业价值成为研究由填料增强的聚合物复合材料的推动

力。其性能取决于聚合物基体，填料类型和其他辅助材料以及加工条件的适宜的

匹配。在补强填料中，常用的炭黑填料由于其仅仅能够应用于黑色产物，因此，

为寻找可以部分或完全替代炭黑填料并可以生产出高度耐用的有色产品而导致

在 20 世纪 40 年代初合成了二氧化硅。此后，这种非黑色的填料经历了飞速地发

展并产生了许多等级，这些等级的填料广泛地应用于热塑性塑料和弹性体领域。

硅烷偶联剂的产生更扩大了二氧化硅的应用市场。随后发现适当地填加二氧化硅

颗粒，除了起到对聚合物补强的效果外，还可以提供比炭黑更先进的关键性能，

这导致其在轮胎工业和其他非轮胎工业的弹性体中更加广泛地应用。另外，合成

的二氧化硅还可以应用于热塑性塑料盒热固性材料，作为绘画颜料和涂料的增稠

剂和消光剂。二氧化硅表面的化学性质对聚合物复合材料的加工过程和最终性能

起主要作用。填料在改变聚合物材料的性能方面起到了重要的作用，填料对复合

材料的性能影响取决于填料的含量，颗粒的尺寸，形状以及其与聚合物基体的相

互作用[23-26]。 

1.3.1填料 

1  二氧化硅的分类 

纯天然的二氧化硅，SiO2，颜色由无色到白色，以几种形式存在，不溶于水，

微溶于碱，能够溶解于稀释的氢氟酸。[27]工业主要应用的两种形式的二氧化硅分

别是结晶（天然）二氧化硅和无定形（合成）二氧化硅。结晶二氧化硅分别以纯

的和存在于硅酸盐中的形式广泛地分布在地球上。合成二氧化硅作为填料通常被

应用于聚合物复合材料。根据制备方法、无定形结构以及比表面积，合成二氧化

硅主要有以下三种形式：沉淀法二氧化硅、气相法二氧化硅（热解二氧化硅）和

二氧化硅凝胶。 

无定形二氧化硅,特别是沉淀法二氧化硅应广泛应用于许多领域的橡胶材料

体系中。在非炭黑填料中，二氧化硅是橡胶最有效的补强填料。非炭黑填料像黏

土、碳酸钙这类填料添加到橡胶中主要是为了降低产品的成本。作为补强填料与
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炭黑相比，二氧化硅具有几个特征。尽管这两类填料有相似的结构形态，但由于

它们不同的表面官能性质以及由此带来的不同的表面活性，导致它们添加到不同

弹性体中表现出不同的性能。通常情况下，活性填料的加入会导致聚合物性能的

变化，比如：粘弹性和应力应变行为等。 

2  二氧化硅的结构特征  

二氧化硅由硅和氧原子组成，硅原子周围有 4 个氧原子，氧原子周围有 2 个

硅原子，形成硅氧四面体结构，并且其表面带有极性表面官能团，且大部分为羟

基官能团（-Si-O-H-），其晶格内部结构的缺陷在表面上提供了自由的硅烷醇基团

（硅羟基）。硅羟基的数量和分散状态取决于制备方法。这些表面硅羟基的种类

和含量显著地影响着复合材料的加工过程和产品性能。通常情况下，表面硅羟基

以三种形式存在[27]： 

双羟基，即两个羟基连接在一个硅原子上； 

隔离羟基：羟基分别连接在不相邻的两个硅原子表面； 

相邻羟基：在两个相邻的硅原子表面各种连接有一个羟基。 

二氧化硅的表面结构如图 1.1所示[28-29]。 

Si Si Si Si Si Si Si Si 表面

OO OHO O

H H

HO HO

隔离羟基

相邻羟基

双羟基

 

图 1.1  无定形二氧化硅表面结构示意图 

这些官能基团连接在填料的表面，隔离羟基主要存在于脱水的无定形二氧化

硅和气相法二氧化硅的表面，在沉淀法二氧化硅表面也存在有少量的隔离羟基。

由于相邻羟基有强烈的吸附能力，因此，其补强效果比隔离羟基明显。这些官能

团能够被红外光谱检测到。 

不同种类的无定形二氧化硅（又称白炭黑）的性能取决于颗粒的尺寸、比表

面积和吸油值。由于其表面存在大量硅羟基，使得二氧化硅原生颗粒容易聚集形

成链状结构，通常称为二次结构或者填料网络。这些填料颗粒的二次结构通过氢

键作用进一步结合形成二氧化硅团聚体，称为三级结构。在混合过程中，由于剪

切力的作用使得大部分的三级结构被破坏，但是二氧化硅二次结构在加工过程中

一般不容易被破坏成原生粒子的形式并分布在聚合物基体中，图 2.1 为二氧化硅

团聚体的结构示意图[26, 30]。 
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图 1.2  二氧化硅团聚体结构示意图 

1.3.2填料表面处理 

如果填料具有低的表面活性，即使其颗粒尺寸小、比表面积大，但补强效果

不是很明显。这与填料表面聚合物的相容性和聚合物分子吸附在填料表面的能力

相关联。如果聚合物分子通过化学键合的方式吸附到填料表面，其增强的效果将

会进一步增加。 

相对于炭黑填料，二氧化硅通常提供的是有弱的表面活性。存在于表面的硅

羟基（-SiOH）呈酸性，然而由于硅羟基高的化学不稳定性，使得二氧化硅原生

颗粒间相互反应形成团聚体或者团簇结构。硅羟基在与胺，醇和金属离子的反应

中显示出高度的亲和力，并且吸附在填料颗粒表面的水也能降低硅烷醇的反应活

性。硅羟基的一些反应能够对硅橡胶复合材料的性能产生显著的影响，尤其是在

涉及到化学反应为重要部分的硫化体系。大多数硫化体系的催化剂用的是含有胺

基基团的硫。填料颗粒这种强烈的吸附和反应会降低用于硫化反应的催化剂的数

量。这就会导致更低的硫化反应速率和硫化率。而且，在橡胶复合体系中，ZnO

的应用能够使其中的锌离子与填料发生反应进而降低硫化效率。 

要解决上述问题，可以通过采用不同的方法对填料表面进行修饰，目前常用

的两种表面处理方式分别为表面物理修饰和化学修饰。 

1.  物理修饰 

如果表面改性剂与聚合物基体的相互作用比较弱，但是通过与填料表面的相

互作用可以有效改变填料的表面极性，通过改变填料表面极性达到与聚合物基体

匹配的效果，而并不发生化学反应，定义这类改性方式为物理修饰。当某种化学
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改性剂加入到二氧化硅填料中的时候，通过色散相互作用，极性作用，氢键结合

和弱酸性作用等使得改性剂被强烈地吸附到填料的表面。例如利用乙二醇，甘油，

三乙醇胺，季胺等改性剂处理二氧化硅表面，均属于物理改性。通常情况下，这

些改性剂的极性或基础官能基团直接与二氧化硅表面直接接触而很少有极性或

者烯烃基官能团朝着聚合物基体方向，因此包覆有改性剂的二氧化硅颗粒与碳氢

类聚合物基体的相容性增加了。这导致了填料间的团聚得到抑制并使二氧化硅能

够更好的分散在聚合物基体中，得到了低加工粘度的混炼胶和低硬度的硫化产

品。然而，通过物理吸附改性剂进行表面改性的方式并不是最优的方案，因为改

性剂能够被溶剂萃取或者在高温下蒸发。另外，由于相对较弱的聚合物-填料界

面的作用，所以在高补强复合体系中对填料表面进行物理改性的方法用的比较

少。 

2.  化学修饰 

对填料进行化学改性，可以按照其使用的环境和条件对填料表面进行调整和

改变。通常情况下，对填料进行表面化学修饰的改性剂有两种类型：（a）通过在

填料表面接枝化学官能团达到改变填料表面性质的目的，也就是说，改性剂和填

料表面的作用是强烈的而和聚合物基体的作用是微弱的。（b）改性剂既可以和填

料发生接枝反应也可以和聚合物基体发生化学反应，也就是说改性剂与填料和聚

合物之间的都能产生强烈的作用力。前面一种类型的改性剂指的是单官能团偶联

剂。只能与填料在表明发生接枝发应而不与聚合物基体发生反应。后者被称为双

官能团偶联剂，其能够在填料表面和聚合物分子间进行化学交联。 

（1）  利用单官能团偶联剂进行表面化学修饰 

接枝后的二氧化硅能够应用在许许多多不同的领域。采用单官能团偶联剂改

变二氧化硅表面表面化学性能的研究被广泛地开展。根据对填料网络的热分析，

接枝地低聚物或聚合物分子链导致二氧化硅表面性质和自由能发生显著的变化，

使得无机填料表面自由能与聚合物的相似，进而大大消除形成填料网络所需要的

驱动力。Vidal等人[31]利用甲醇和十六烷醇对二氧化硅表面进行酯化反应后，大

大降低了填料的表面自由能。Donnet[32]人采用酯化反应的方法对二氧化硅表面进

行修饰，进而达到提高填料多弹性体补强的目的。利用单官能团长烷醇链的硅烷

偶联剂对二氧化硅表面进行接枝，如十八烷基三甲氧基硅烷（ODTMS）或十六烷

基三甲氧基硅烷（HDTMS），也能够形成一个非极性和低表面能的填料表面，使得

其与聚合物基体的相容性增加[33]。当把经过此类改性剂进行表面修饰后的二氧化

硅加入到天然橡胶中的时候，其能够形成低填料团聚的分散状态[34]。尽管采用单

官能团改性剂改性后的二氧化硅在聚合物无基体中的微观分散性得到提高，但是

填料和聚合物间的相互作用还是比较弱，图 1.3 为 PS-b-P2VP胶束功能化二氧化
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硅机理示意图[35]。 

 

图 1.3  采用 PS-b-P2VP 胶束功能化二氧化硅示意图 

（2）  利用双官能团偶联剂进行表面化学修饰 

双官能团偶联剂作为一个化学基团，能够在填料和聚合物界面建立分子桥

键。该改性剂能够增加聚合物-填料的界面作用程度，进而提高填充材料的相关

性能。对于二氧化硅最重要的双官能团表面改性剂的结构形式为：X3-P RPSi(CH2)qY,

这里 X为可以水解的基团，比如卤素、烷氧基或者乙酰氧基，Y代表着可以和聚

合物直接或间接发生反应的官能基团，Y也可以是一个能够与聚合物基体分子链

有强烈相互作用的化学官能团。Y官能团包括氨基，环氧基，丙烯酸酯，乙烯基

和含硫基团，如巯基，硫氰酸酯和聚硅氧烷等[36-37]。具有双官能团的偶联剂通常

包含三个（p=0）X基团并且官能团 Y的位置在 γ 位置（q=3）。 硫官能团的硅

烷和乙烯基硅烷偶联剂是应用最为广发的偶联剂。双硅氧烷和双-[γ -(三乙氧基

硅)丙基]四硫化物（TESPT），又称 Si69是硫化橡胶体系中应用范围最为广泛地

偶联剂图[38-40]。1.4 为双官能团偶联剂偶联剂对二氧化硅表面进行化学修饰的机

理示意图[41]。 

 

图 1.4  双官能团表面修饰二氧化硅机理图 
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1.3.3  硅橡胶的结构和性能 

硅橡胶是以硅氧键（-Si-O-Si-）为骨架的硅氧烷，侧链是与硅原子连接的各

种有机基团，其重均分子量在几万到几百万范围内，小分子量的硅橡胶为液态，

称之为硅油，分子量比较大的通常为固态。由于硅橡胶主链为无机骨架结构，侧

链为有机基团，因而，它是介于无机和有机间的半无机聚合物，具有双重性质，

这使得硅橡胶既具有无机物的耐燃性、耐热性之外，还具有有机高分子的可塑性。

其结构表达式见图 1.5
[42]： 

 

图 1.5  硅橡胶化学结构式 

其中，R-R2为甲基，苯基，乙烯基，乙基等有机基团，n，m为聚合物度，其

可以从几千变化到几十万。硅氧键的键能约为 370KJ/mol，比碳碳键的键能 240 

KJ/mol大了将近 130 KJ/mol。由于有机无机结合的分子结构和不饱和性，使得

硅橡胶具有优异的耐高低温性能（-100～350℃）、耐燃性以及耐腐蚀性等，同时，

硅橡胶还具有优良的电绝缘性、耐侯性、透气性和耐撕裂性等。正是由于硅橡胶

具有这些特性，使得硅橡胶产品在许多领域得到了广泛的应用，比如航空航天领

域（飞机，火箭等）的重要部件、电子电气，国防军工大型设备的密封和耐高低

温垫圈等。有机硅材料已经引起世界各国专家学者的关注，或将成为 21世纪不

可或缺的关键材料[43]。 

1.3.4  填料表面聚合物分子链的结构 

1.  填料表面聚合物分子链构象 

吸附在填料表面的聚合物分子链的构象主要有：悬挂尾链（tails）、吸附链

节（trains）和链圈（loops），这些构象的分子链共同承担着界面处的动力学行为
[44]。这三种类型的链段起到桥梁作用使不同填料颗粒间相互链接（图 1.6a）。在

高填料含量的情况下，这些通过表面吸附链链接在一起的填料形成了以聚合物基

体为介质的瞬态网络结构[45-46]。在界面层，聚合物分子链被分为四种类型：界面

链段（分子链的吸附排列在填料表面）、桥接链段（链接着相邻的两个不同的填

料颗粒）、环形链段（链段的开头和尾部吸附在同一个填料的界面层，中间的链
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段在界面层外部）和悬挂链段（链段头部在界面层内，尾部在界面层外）[47]。相

对于高填料含量而言，低含量的聚合体系中会存在更多的界面链段，更短的桥接

链段和尾链以及界面链段间的直接链接（如：相邻两填料颗粒间连贯的两个界面

链段），如图 1.6b 所示[48]。因此导致了一个更优的补强效果。界面处链段的平均

长度和它们的相对比例主要取决于聚合物分子链的刚度，而填料和聚合物的相互

作用对其影响相对较小，除了界面作用非常强或者是在链的特定部分的情况[48]。

对于聚合物分子链为刚性的复合体系，界面中以 tails 和 trains 链节为主，然而在

分子链柔顺性较好的聚合物复合体系，会存在更多的 loops 链节[44]。在一定聚合

物轮廓长度范围，桥键的吸附作用是最大的[49]。当填料含量增大的时候，由于颗

粒间距的减小使得桥接链段更多[45, 50]。 

 

图 1.6(a)  填料界面链段构象示意图：Tails 链节 (D)，Loop 链节(L)，桥链(B)以及 Train 链

(T)；(b)  由聚合物链节连接的多个纳米颗粒。 

2.  界面层 

将具有大比表面积的纳米颗粒加入到聚合物基体中，由于链和颗粒表面之间

的相互作用使得界面层的聚合物分子链的运动性能与基体自由链的有许多不同
[51]。这种围绕在纳米颗粒表面并且其动力学性能发生了显著变化的局部聚合物层

被称为界面层，也就是结合胶层[52]。通过小角度散射定量地检测了围绕在二氧化

硅纳米粒子表面的聚（甲基丙烯酸乙酯）（PEMA）壳层[53]。界面层聚合物的比

例随颗粒比表面积增加而单调增加[54]。 

在界面层内存在有大量的 tails、trains 以及 loops 链节[55]。该结构单元内形

成一个富含 loops 链节的内层，其中链表现了一个接触长度的分布状态[56]。体系

界面层的体积分数分布与填料含量无关，并且由于 tails 链节的贡献使得越靠近

填料表面，界面层的体积分数（主要由 loops 链节组成））越大，越远离填料表

面，其体积分数越小[56]。同时，随着与填料表面距离的增加，链段浓度单调减小
[57-58]。 

由于组成界面层的聚合物基体分子链段有几种不同的类型，所以导致了界面

层的分层现象。在 Loops 和 tails 链节相当的界面层，loops 几乎没有形变现象，

并且比液态下 tails 链节占据更大的横向空间[59]。另外，loops 链节挤压 tails 链节
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使其向远离稠密层的方向进行不均匀扩散[60-61]，其行为类似于多分散伪分子刷结

构[44]，这就导致了在距离填料表面约 1.5nm 外出现了 loops 链节的耗散层[60]。随

着聚合物分子量和填料表面曲率的减小，tails 链节可以被进一步拉伸[62]。带有界

面层的纳米颗粒因此可以被看作是由包覆着的 loops 和 tails 链节建立的自相似结

构，可以作为一个孤立的链来看待[49]。 

界面层的聚合物单元浓密有序地排列形成壳层结构，类似于填料固体表面
[55]。在薄的界面相，为了更好地适应弯曲程度，整个分子链变得更卷曲[63]。但

是，由于分子链需要调整到平行于表面取向，链段可能被高度拉伸并且双轴取向

成椭圆体[64]，这一现象可以通过 SANS 方法得到验证[65-66]。密集并且稳定的界

面层使得接近填料表面的链段比基体分子中的更具有刚性[67]，产生了非单调依赖

界面作用力的动力学性能。在具有相互吸引界面作用的体系中，由于受力的限制

和区域分布的稠密性，显著地降低了纳米填料表面分子链的活动能力[52, 68]。 

3.  界面层模型 

目前，关于对界面层分子的动力学研究并不透彻。“可移动性梯度”模型前

提是假设从纳米填料表面到聚合物基体方向，聚合物分子的可移动性存在一个梯

度，随着填料含量的增加，体系的玻璃化转变温度 Tg 增大，同时界面层与特征

长度尺度相接近这一现象与改变界面区域分子动力学有关[69-70]。该模型能够用于

解释界面处聚合物链的受限的移动性[64, 71-74]和玻璃化转变温度明显提高的问题
[75]。这一具有温度依赖的大约 1-2nm 厚的不可移动层已经被固体核磁所证实[76]。

“两相模型”认为在可移动和不可移动相间有尖锐的界面，如果 Tg 很高而不能

够用热分析的方法测得吸附层是“不可动的”[77]，认为这一“玻璃化”层对提高

纳米颗粒的分散性和增强体系的力学性能是非常重要的。除了强烈的颗粒间相互

作用能促进胶体絮凝和凝胶化的机理之外，增加玻璃层厚度提供了另一种机制
[78-79]。 

为了合理解释不同复合体系中的玻璃化转变温度 Tg（增加或减少分别在吸

附或非吸附体系中），提出了假设沿着聚合物填料表面聚合物分子动力学是逐渐

变化的“多层模型”。如：在二氧化硅填充的 PMMA 体系中通过 SANS 直接测

得了结合胶层的浓度分布[65]。通过结合热重分析、差热分析和分子模拟，发现结

合胶层表现出不同的活化性能[80]。上述研究证实在具有相互吸引界面作用的复合

体系中，存在牢固的和松散的结合层链段。图 1.7 为接枝二氧化硅在不同分子量

的 PS 基本中界面结构模型[81]。 
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图 1.7  不同温度下聚合物分子链的相对扩散系数随示踪尺寸（IDeff/2Rg）的变化趋势 

1.3.5  填料表面聚合物分子链动力学 

1.  微观相互作用的影响 

聚合物链和纳米颗粒的相互排列与几个因素的复杂的相互作用有关（纳米填

料的拓扑结构和含量、聚合物的分子量和刚度、相互作用力等）[47]。微观型相互

作用包括短程范德华吸引力、长程静电排斥、空间位阻（吸附聚合物）和聚合物

诱导的耗散吸引力等[82]。微观相互作用力通常会导致纳米团聚体聚合物在复合体

系中形成分形结构[83]。根据界面相互作用，吸附在填料表面的聚合物链段可能形

成具有复杂空间构型的中间相[24, 84-86]，并使其自由能和熵减小，这将会导致填料

表面聚合物的性能不同于基体聚合物[87-88]。其结构和动力学的不均匀性比文献所

描述的由介观填料网络的形成引起的诸如减小的链的可移动性和滞后的链松弛

等等要复杂得多[89]。 

填料-聚合物间的相互作用对纳米填料在聚合物基体中的分散起重要作用。
[90]在相互作用较弱的体系中纳米颗粒易于团聚，并且随着聚合物分子量的增加这

种现象更明显[54]。当这种界面相互作用强度比较适中时，颗粒在聚合物基体中达

到最佳分散状态，因此，通过对纳米填料表面进行接枝改性达到提高其分散性的

目的[91]。像分子动力学模拟所揭示的那样，相互吸引的界面作用影响这聚合物分

子链和纳米颗粒的非均匀动力学性能，并且也影响它们在短和长时间尺度上的非

高斯行为[92]。填料-聚合物界面相互作用以及聚合物和填料颗粒尺寸和含量的影

响可能导致局部、链段和整链运动的解耦[93]，产生了纳米颗粒塑化和抗塑化或补

强性能的冲突。 

填料和聚合物间的相互作用对聚合物分子链结构和动力非均匀性的影响非
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常重要，尤其是对在填料表面的分子链的影响[94-95]。在复合体系中，纳米填料的

加入不仅引入额外的拓扑约束，而且束缚了填料表面一部分的链段[96]。在界面作

用下，束缚层的分子链可能表现出扰动的动力学行为。在弱界面相互作用的体系

中，填料对其影响是比较小，但是，聚合物分子在界面强烈的固定导致拓扑约束

密度的增加并形成厚度随温度而降低的玻璃层[94]。增加填料-聚合物间相互作用

范围通常会降低高含量下两相的混合性能，并且所产生的耗散相分离在不同的吸

引范围是相似的[95]。强烈吸附在填料表面的聚合物链能够促进填料分散，同时强

的桥键作用有利于相分离的产生。然而，产生的瞬态的稳定的结合层有利于形成

空间稳定的聚集的“毛状”纳米颗粒[82]。因此，聚合物吸收能够改变颗粒间相互

作用起到固定纳米颗粒的效果[97]。尽管仍然存在很大一部分表面活性点，由长链

固定的纳米粒子能够抵抗絮凝[98]。另一方面，短链并不能使纳米颗粒达到稳定的

效果。 

2.  界面具有排斥或中立作用体系 

在具有排斥或中立作用的纳米聚合物复合体系，聚合物分子链并没有吸附在

纳米颗粒表面，通过静电排斥、聚合物诱导的耗散吸引力和扩散受限的纳米团聚

的动力学降低之间的相互作用来控制体系的平衡[99]。聚合物分子链构象从基体中

理想的卷曲状态到界面相的空间伸展状态，这一分子构象的变化发生在填料表面

附近的耗散层区域内[100]。填料表面的聚合物分子链倾向于沿垂直界面方向伸长，

并且基本上检测不到有明显的相界面的存在[101]。相反地，由于界面内聚合物基

体密度的减小使得界面内聚合物分子链运动能力变快[54]。如果只考虑自由链接的

聚合物和不可说渗透的填料颗粒间的熵排斥理论，当链末端接近填料表面的时

候，聚合物回转半径Rg收缩，而远离填料表面的聚合物是扩大的[100]。在由线性

聚苯乙烯（PS）基体和交联PS纳米球体组成的无热聚合物纳米复合材料，局部链

段的构象在纳米填料半径范围尺度内受到影响[102]。纳米填料表面的聚合物分子

单体的活动能力下降，但是它们在纳米颗粒表面的切向方向上比径向方向移动得

更快。 

更重要的是，可以通过松散的填料表面结构的快速热变形来加速熔体链段的

松弛。在界面排斥作用的体系中，纳米颗粒在聚合物基体中的混合和分散性能比

较弱[103]。对于疏水性二氧化硅和聚乙烯复合体系，增加填料的含量，尽管质量

分布中心减少了，但并不能改变链段的松弛性能和随机的Rouse分布[104-105]。像

通过原子力所揭示的那样，沉淀法二氧化硅（直径为20-80nm）填充的三元乙丙

橡胶的刚性区域的模量达到0.3~1.0 GPa[103]。然而，这里也有模量在100-150 MPa

范围的软相部分，这比聚合物基体的模量（200~300MPa）还要低。 

3.  界面具有弱的吸附作用体系 
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在弱的界面相互作用的聚合物复合体系中，聚合物基体促进纳米填料颗粒的

团聚[106]而纳米粒子总是减少基体缠结分子链的数量[107-108]。对于填料颗粒小尺寸

或者高含量大尺寸情况下，后者的效果更为突出。在具有弱界面作用二氧化硅填

充的 PS体系中，存在一个玻璃化转变温度为 34℃并且比基体的玻璃化转变温度

（91℃）低的可移动相[107-108]。然而小角中子散射测量表明 PS 分子链构象与填

料的分散无关，不论填料的连通性还是聚合物的分子量[109]。在低填料含量下，

小于缠结网格尺寸的纳米颗粒促进了有效单体松弛率，但是大于缠结网格尺寸一

半的纳米颗粒并不影响单体的松弛性能[107]。在界面，通过位置固定在纳米颗粒

表面的聚合物分子链对分子量非常敏感[98]。对吸附在钴纳米束上的 PS 分子链，

单位链上吸附点的数目和吸附层中的聚合物体积分数随着分子量的增加而显着

增加，但随层厚的变化则刚好相反的。 

4.  强的界面吸附作用体系 

在界面吸附的聚合物纳米复合体系中，吸附的分子链趋向于沿着填料表面平

整排列[87]。分子动力学模拟表明：当单体-聚合物间相互作用比单体间相互作用

强的时候，填料表面的聚合物分子链伸展并沿着填料表面平铺，如图 1.8所示。
[110]在氧化铝表面吸附的 PMMA分子链，一部分甲氧基通过水解生成酸基，随后酸

基离解形成羧酸基[111]，这使得分子链在吸附的填料表面形成相对平铺的构型[50, 

112]。 

 

图 1.8  纳米填料表面几种聚合物链的代表 

由于被限制在填料表面能量阱内聚合物链段地密实化[113]，使得平坦界面处

局限分子链动力学性能下降并形成更持久的链段层[44]。富勒烯填充聚合物的弹性

非相干散射表明，相对于纯聚合物，在玻璃状态层的局部聚合物主链的运动被抑

制，导致玻璃化转变温度增加[114]。在无定形二氧化硅衬底上的薄聚异戊二烯（PI）

膜中，在二氧化硅表面附近链段的松弛比在本体中慢150倍以上[115]。有时通过链

段松弛的增加并介电密度的降低来证明结合胶层链的不可移动性[116]。此外，表
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面具有活性的填料可以增强聚合物吸附，这说明两相间相互作用强度比界面粗糙

度更重要。采用纳米颗粒和聚合物间的模量来表征界面层，该层起到连接基体聚

合物和纳米填料的作用[117]。如：在沉淀法二氧化硅填充的丁苯橡胶中（SBR），

其界面模量为0.8 GPa ~2.0 GPa,这比聚合物基体的模量大（200 MPa ~300 MPa）
[103]。 

1.4  橡胶增强的理论模型 

在在橡胶工业中使用各种无机纳米颗粒来改善和改进弹性材料的物理性能。

这种填充类弹性体复合材料的物理性能很大程度上依赖诸如填料的含量、形状、

尺寸以及填料间、填料和聚合物间相互作用等，其中更重要的是填料与基体间的

相互作用。填料的增加通常会导致体系模量的增加，显著改善其耐磨性和抗撕裂

性。尽管对这类体系的补强机制的认知并不是非常全面和深入，但是对于填料对

硫化橡胶体系的应力应变行为影响的认知是普遍一致的[83, 118-119]。基于模量预测

和应力应变行为的模拟的橡胶增强理论模型主要有下述几种。 

1.4.1  复合体系弹性模量预测 

刚性纳米填料颗粒的加入能够显著提高橡胶体系的弹性模量，称之为体积填

充效应。Guth 和 Gold 等人定量化了这一增强效果[120-121]：  
2

0 0(1 2.5 14.1 )G G G X                    （1.1） 

这里， 0G 代表着橡胶基体的模量，为填料体积分数。 

该关系是基于 Einstein 关于填加有球形刚性颗粒的复合分散体系的粘度公

式[122]：  

0(1 2.5 )                              （1.2） 

这里和 0 分别为复合分散体系和基体的粘度。Guth 和 Gold 借鉴并改进了

Einstein公式，考虑了复合体系中颗粒间扰动的影响。 

1.4.2  应力-应变行为模拟 

在橡胶弹性理论的基础上，对填料（主要为白炭黑和炭黑）增强橡胶弹性体

的应力-应变曲线进行模拟研究。从目前的研究结果看，填料聚集体在复合体系

中起着交联键的作用，填料聚集体与包覆在其表面的基体聚合物共同组成填料网

络，其补强的作用。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，

填充体系的聚合物分子链更容易伸展和取向，能够承受更大的应力和应变[121]。 

1.  范德华网络模型 

该模型假设填料聚集体内部的粒子是沿着拉伸方向平行排列的，填料表面被



第 1 章绪论（橡胶纳米复合材料） 

15 

 

聚合物覆盖，连接填料的聚合物基体分子链的长度具有一定的分布，以填料聚集

体和连接着填料的基体聚合物共同作为基本的增强相，组成填料网络。在填料网

络中既有填料粒子间的直接接触（filler-filler contacts）和填料与聚合物基体的接

触（filler-matrix contacts）。复合体系所呈现的应力由纯的橡胶网络的应力和填料

网络的应力两部分组成，依据范德华弹性体进行计算[123-124]。 

该模型能够很好地描述复合体系应力-应变曲线滞后效应，能够计算出填料

粒子间的临界强度是 55 MPa 并发现该强度随粒子半径的增加而降低，证实了填

料粒径在补强过程中起着重要的作用。模型把填料聚集体当作增强单元并认为其

能产生塑性形变，以填料网络而不是单个填料粒子作为主要增强单元。由于基体

聚合物分子链能够在填料表面进行滑移，因此该体系增强源自于填料网络中聚合

物分子链的拉伸过程中的平行排列，使得其应变远大于体系的宏观应变。然而由

于上述模型中参数较多又不能用现有成熟的方法求得，所以是的该理论方程在应

用上受到局限，图 1.9为炭黑填充橡胶的应力应变曲线滞后效应图[121]。 

 

 

图 1.9 填料填充橡胶的 Mullins 效应示意 

2.  链组理论 

该理论以填料聚集体与橡胶分子链间物理、化学和机械力等作用为基础，将

“缠结交联网大形变弹性体分子理论”用于填料增强的橡胶体系（填料主要以炭

黑和白炭黑为主），提出了填料增强橡胶的链组理论[125-126]。提出填料增强的橡

胶复合体系中存在四种类型的链组：1、基体橡胶分子间化学交联吸附网链；2、

橡胶分子链间物理缠结的网链；3、填料-橡胶分子链间化学连接的网链；4、填

料-橡胶分子链物理吸附的网链。这四种类型的链组分别形成了四种网络结构，

每个链组中单个的链都符合高斯分布，其与网链弹性理论完全不同。链组理论模

型认为：a、独立的形变单元不是单个网链，是链组；b、链组发生的形变符合仿
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射形变。由化学交联组成的链组的交联点可以进行涨落，而由物理交联构成的吸

附或缠结点可以涨落和滑移。计算可得到各种链组的形变熵、自由能和复合体系

总得形变自由能以及对于的应力-应变关系。该理论认为填料聚集体其交联作用，

聚集体和基体聚合物组成的网络结构其补强的作用。对于未填充的橡胶体系，填

充后的橡胶分子链可以在填料颗粒表面进行滑移，使得链容易伸展取向，能够承

受更大的应力和应变，进而达到补强的效果[127]。该理论可较好地表达填料增强

橡胶复合体系较宽的应变范围的应力-应变行为。该模型的不足之处在于未考虑

填料聚集体的分类和形变外场下交联键的破坏和分子链的断裂行为。 

3.  填料网络模型 

该模型假设填料聚集体及与之结合的橡胶分子链之间相互链接形成了三维

填料网络。复合体系动态弹性模量随应变增加出现急剧的下降的现象，也就是

Payne 效应[128]，说明了存在于聚合物基体中的填料网被破坏，也从另一个角度

证实了填料网络的存在并对填充橡胶体系的动态机械性能产生重要的影响。同时

王梦蛟与其同行用逆向气体色层分离法研究了填料粒子间以及聚合物分子链与

填料间作用力对三维网络的影响[129]。模型认为填料网络的破坏和重构能够引起

能量额外的能量耗散，导致在循环应变下具有更高的迟滞现象。图 1.10 为采用

3D 透射电镜分析得到的炭黑在天然橡胶基体中的空间分布及填料网络模型图
[130]。 

 

图 1.10  40 份炭黑在天然橡胶基体中的三维分布图 

根据填料聚集和解聚的形态特征，填料网络模型主要包括如下四类：(a)、

Kraus模型[131-132]；(b)、VTG模型[8]；(c)、Links-Nodes-Blobs(L-N-B)模型[133-134]；

(d)、网络链接（NJ）模型[8, 37]；(e)、团簇（CCA）模型[135]。Kraus 模型和 VTG

模型能够很好地描述复合体系模量对应变的依赖性，虽然目前它们不能够详细地

描述填料间结合动力学、取向或拉伸的微观机制。L-N-B 模型和 CCA 模型对增

强橡胶的非线性粘弹性提供了更基础的微观认识，这两种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。填料网络模型体系认为在橡胶非线性形变过程中引起了填料网络二次结构的
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破坏，这也是体系能量耗散的主要原因。填料网络模型的提出是对填充的硫化橡

胶网络和非硫化橡胶复合材料出现的 payne 效应的一个很好的解释[8]。目前对填

充橡胶中能量消耗明显增强的微观机制解释仍然不足，这也是是未来研究的主要

任务之一。 

4.  双网络模型 

双网络模型是基于填充橡胶在外场作用下的不均匀形变及填料颗粒沿拉伸

方向进行取向的现象，认为复合系统由 2个网络组成：(a)、化学交联的橡胶基体

网络；(b)、以填料粒子为交联点或交联键的填料-橡胶网络，称之为超网络[136]。

通常采用双网络模型描述大形变下主要由超网络控制的材料的力学行为。当超网

络链伸展达到最大时，此时的微观应变明显大于宏观应变。认为两个网络是独立

的，复合体系的应力由两个网络共同承担。双网络模型与范德华网络模型的思路

相似，通过选取合适的掺量，能够模拟填充橡胶复合体系的应力-应变行为[11, 13, 

137]。 

 

图 1.11  双网络模型能量耗散机理示意图。（a）分子链断裂；（b）可逆交联；（c）交联点区

域传输；（d）填料的拉出和断裂。 

另外，随着对水凝胶能量耗散机制研究的逐渐深入，填充橡胶也可近似地认

为是硬质凝胶，其中填料与聚合物组成的超网络可视为水凝胶中的硬相，而交联

的橡胶相则可视为水凝胶中的软相，通过研究水凝胶双网络的机制来类推橡胶复

合网络的结构性能关系，尤其是补强机制方面[138-140]。双网络模型很好地描述了

复合体系的补强机制：在外场作用下，尤其是大应变情况下，双网络体系中通过

交联键的断裂、可逆交联、交联链或交联点作用区域的传输以及填料结构的破坏

和拉出等方式达到耗散机械能的目的，作用机理如图 1.11所示[141]。同时，外场

作用下，复合体系中的双网络结构还能通过长链网络的贯穿、两个网络间物理或

者化学的交联、填料与聚合物分子链间的高功能交联作用方式进行储存能量，进

而达到增加应变的目的，如图 1.12所示[141]。 
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图 1.12  水凝胶双网络高弹性能维持的机理图。（a）长链网络相互贯穿；（b）物理和化学交

联；（c）高功能交联；（d）长链单分散聚合物网络；（e）介观/宏观尺度复合网络。 

1.5  填料补强橡胶纳米复合材料研究中存在的问题与挑战 

尽管填料补强橡胶纳米复合材料在工业、农业以及国防等领域得到了广泛的

应用，但是深入理解纳米填料在高分子橡胶基体中的聚集形态、尺度大小、分散

均匀性、界面结构及其与宏观力学性能的关系仍然是该领域亟待解决的关键问题

之一，特别是填料网络和橡胶基体网络对力学性能的贡献以及两个网络的协同作

用机制等还停留在推测阶段，并没有直接的实验证据支撑，研究填料及其网络结

构和橡胶补强物理机制的挑战主要来自以下两个方面： 

1.5.1  填料网络结构的非平衡和非均匀性 

目前国内外研究同行普遍认为以二氧化硅（白炭黑）为代表的填料在橡胶基

体中通过结合胶形成三维填料网络结构[142]。与水凝胶的双网络结构类似，橡胶

纳米复合体系中橡胶分子链网络与填料网络协同作用而构建了软硬双网络结构，

这种双网络结构可能是力学性能达到数量级增加的微观机制[143]。然而，对该补

强机制目前还停留在定性地描述阶段，并没有建立完善的理论模型对其进行相应

的支撑。与高分子分子链网络相比较，填料网络的构筑很大程度取决于混炼加工

等非平衡的因素，填料网络结构在基体中几乎处于“冻结”的非平衡构象，填料

颗粒很难通过热运动达到平衡态。这就导致了相同配方不同加工条件下可能会得

到完全不同的网络结构，这不仅仅加大了实验研究的难度，也不能用平衡态理论

模型来解释所出现的实验现象。 

1.5.2  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分布是非均匀的，原生粒子及其聚集体的

结构形态、表面性能、粒子尺寸以及加工工艺等都会因填料的分散以及其网络结
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构产生影响。然而一些关于填料网络的模型，如以填料团簇聚集体形式存在并且

可在平衡位置周围涨落的 CCA 和 L-N-B 模型等，大多数是以填料聚集体的分形

维数、粒子尺寸和分布、结合胶含量以及相互作用距离等特征参数为基础。受研

究方法和技术自身的局限，目前还很难在大体积范围内准确获得填料在橡胶基体

中分布的具体特征参数。二氧化硅粒子原生的尺寸大约在几纳米到几十纳米范围

内，由于吸附作用其在橡胶基体中通常聚集形成 100 nm 以上的聚集体[7, 144]。对

于一些成像技术而言，如光学显微技术，由于受穿透力和分辨率的限制，没有办

法对橡胶基体中的填料进行测定，而像原子力显微技术(AFM)和扫描电镜(SEM)

等虽然具有高的分辨率，但其只能对存在于橡胶基体表面的填料进行形态和分布

的探测，没有办法实现对橡胶内部填料的空间分布进行探测。尽管透射电镜(TEM)

结合计算机技术可以得到炭黑在橡胶基体内空间分布的图像[144-145]，但是受视场

（约 1 μm）和电子穿透力的影响，只能获得很有限区域内的填料信息，并且受

样品超薄切片等影响，使得降低了实验结果的真实性。虽然小角 X 射线散射原

位检测技术具有独特的优势，但该技术检测的尺度范围通常不大于 100 nm，不

能涵盖大部分填料聚集体及网络的结构尺度。而其他检测技术和方法，如“渗滤

阈值”效应、结合胶模型等，由于受检测模式和分别率等限制，在研究过程中显

得力不从心。 

综上所述，目前我们还缺乏填料在橡胶基体中的三维空间分布和多尺度结构

的系统实验数据，使得一些本构力学模型还停留在定性地描述上，无法定量分析。

这也是使我们无法真正得到结构与性能关系的理论模型，很难对外场作用下尤其

是复杂的使用环境下的橡胶复合材料的性能进行准确地预测。 

1.6  论文的研究内容和研究意义 

针对上述橡胶纳米复合材料研究领域存在的问题和面临的挑战，本论文以填

充二氧化硅（沉淀法、气相法和单分散大颗粒二氧化硅）的甲基乙烯基硅橡胶为

基础模型体系，研究了具有不同界面作用的复合体系的线性流变行为、填料及其

形成的网络结构对复合体系硫化动力学行为的影响以及填料补强硅橡胶的物理

机制等，期望通过本论文的研究工作促进和加深对这些问题的理解和认识。 

具体开展的研究工作如下： 

1）针对填充体系填料-聚合物界面相互作用对复合体系影响这一问题，为了

在动力学上有效地捕获具有强排斥的填料-聚合物界面相互作用的纳米颗粒，我

们拟选择半径为 100 nm 的二氧化硅颗粒(SiO2)和分子量为 650 kg/mol 的甲基乙

烯基橡胶(VMQ)聚合物的共混体系。通过对二氧化硅纳米粒子进行表面化学修

饰，达到调整 VMQ/SiO2 复合体系中界面相互排斥作用的目的，并研究具有排斥
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的聚合物-填料界面作用对 VMQ/SiO2 复合体系线性粘弹性的影响，旨在揭示不

同界面作用条件下，填料表面层硅橡胶分子链的空间构象、动力学行为以及界面

作用影响填料增强橡胶的物理本质。 

2）在上述研究结果的基础上，拟选取常用的气相法二氧化硅 A（粒子半径

约为 10 nm）、液相法二氧化硅 Z（半径约为 20 nm）与硅橡胶复合，形成了具有

强的界面吸引作用的硅橡胶复合体系，拟对比研究三种复合体系中不同填料对橡

胶硫化动力学行为的影响，期望通过对比研究填料对复合体系的影响，得到三维

填料网络形成的条件和形态结构，揭示填料对复合体系硫化动力学的影响机制。 

3）拟以常用的液相法二氧化硅填充的硅橡胶为模型体系，结合同步辐射 X

射线三维纳米成像技术研究复合体系在不同应变下的结构演变行为，借助三维图

像处理技术和 matlab 程序语言，期望得到不同应变条件下的二氧化硅纳米填料

三维结构相关数据信息，进而揭示二氧化硅纳米填料补强硅橡胶的物理机制。 

基于上述研究工作，本论文的研究意义如下： 

1）通过设计具有界面排斥作用的硅橡胶复合材料模型研究体系，揭示填料

表面橡胶分子链的空间构象及动力学行为，从分子图像上深入理解界面作用及其

增强橡胶基体的物理本质。 

2）通过对比研究三种不同填料类型的复合体系（对应不同的界面结构或界

面作用）的硫化动力学行为，对理解填料网络的形成及其结构形态具有重要的指

导意义。 

3）通过采用同步辐射 X 射线三维纳米成像高时空分辨的原位研究技术，可

以直接获得样品内部结构分布的三维实空间信息，为定量化地分析填料网络微观

结构与宏观性能之间的关系提供系统实验数据支撑，进而揭示填料补强橡胶的微

观物理机制。 
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[52] Ndoro, T. V.; Böhm, M. C.; Müller-Plathe, F., Interface and interphase dynamics 

of polystyrene chains near grafted and ungrafted silica nanoparticles [J]. 

Macromolecules 2011, 45 (1): 171-179. 

[53] Banc, A.; Genix, A.-C.; Dupas, C., et al., Origin of small-angle scattering from 

contrast-matched nanoparticles: a study of chain and filler structure in polymer 

nanocomposites [J]. Macromolecules 2015, 48 (18): 6596-6605. 

[54] Smith, G. D.; Bedrov, D.; Li, L., et al., A molecular dynamics simulation study 

of the viscoelastic properties of polymer nanocomposites [J]. J. Chem. Phys. 

2002, 117 (20): 9478-9489. 

[55] Vacatello, M., Monte Carlo simulations of polymer melts filled with solid 

nanoparticles [J]. Macromolecules 2001, 34 (6): 1946-1952. 

[56] Pandey, Y. N.; Brayton, A.; Burkhart, C., et al., Multiscale modeling of 

polyisoprene on graphite [J]. J. Chem. Phys. 2014, 140 (5): 054908. 

[57] Li, H.; Witten, T. A., Polymers Grafted to Convex Surfaces-A Variational 

Approach [J]. Macromolecules 1994, 27 (2): 449-457. 

[58] Witten, T.; Pincus, P., Colloid stabilization by long grafted polymers [J]. 

Macromolecules 1986, 19 (10): 2509-2513. 

[59] Patton, D.; Knoll, W.; Advincula, R. C., Polymer Loops vs. Brushes on Surfaces: 

Adsorption, Kinetics, and Viscoelastic Behavior of α, ω‐Thiol Telechelics on 

Gold [J]. Macromol. Chem. Phys. 2011, 212 (5): 485-497. 

[60] Kritikos, G., Transition of the bounded polymer layer to a rigid amorphous phase: 

A computational and DSC study [J]. Polymer 2014, 55 (18): 4658-4670. 

[61] Driscoll, D. C.; Gulati, H. S.; Spontak, R. J., et al., Mixtures of polymer tails and 

loops grafted to an impenetrable interface [J]. Polymer 1998, 39 (25): 

6339-6346. 

[62] Kritikos, G.; Terzis, A. F., Variable density self consistent field study on 

bounded polymer layer around spherical nanoparticles [J]. Eur. Polym. J. 2013, 

49 (3): 613-629. 

[63] Barbier, D.; Brown, D.; Grillet, A.-C., et al., Interface between 

end-functionalized PEO oligomers and a silica nanoparticle studied by molecular 

dynamics simulations [J]. Macromolecules 2004, 37 (12): 4695-4710. 



第 1 章绪论（橡胶纳米复合材料） 

26 
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第 2 章  界面损耗诱导纳米二氧化硅/硅橡胶粘度降低的研

究 

2.1  引言 

聚合物纳米复合材料（PNCs）已经被广泛应用于包装、建筑和运输等领域
[1-3]，而且由于其具有重量轻、成本低以及具有可协调的宏观性能等特征，使得

其可以解决许多能源和环境问题，将会在许多现代技术中发挥重要作用[4-6]。尽

管国内外专家学者们对 PNCs 已经进行了十多年的深入研究，但是对 PNCs 所表

现出的一些宏观性能的相关机理目前尚不明确[7-14]。纳米颗粒的加入既能使复合

体系的模量、粘度和玻璃化转变温度增加，但在另外一些条件下又能使这些特征

参数减小[15-16]。为此，学者们通过采取各种不同的实验[17-19]，计算机模拟[20]和理

论分析[21-24]等研究手段和方法来揭示纳米粒子对聚合物复合体系的结构和性能

的影响[9, 25-26]。研究表明诸如聚合物-纳米颗粒间相互作用 24,27,28，纳米颗粒的尺

寸[6, 27]和掺量以及聚合物的硬度和分子量等一些重要的分子参数会强烈地影响

着纳米聚合物复合材料的宏观性能[28-33]。在这些大量的分子参数中，聚合物-纳

米颗粒的相互作用是最为重要和相关的一个参数，其决定着纳米颗粒在聚合物基

体中的分散状态[21-24, 34]以及聚合物和纳米颗粒间的界面性能[28, 35]，上述两种情况

会显著地影响 PNCs 的模量和粘弹性。 

长期以来，有关聚合物-纳米颗粒界面相互作用对 PNCs 宏观性能，特别是

机械性能和粘弹性能影响的研究工作一直在进行[36-41]。例如：早期有研究证实炭

黑填充天然橡胶后，大大增加了其机械性能[42-46]。近来，Berriot 等人[47-48]的研究

表明具有强烈吸附作用的聚合物-纳米颗粒的界面层被认为存在有一层由聚合物

基体组成的“玻璃态层”，这个存在于聚合物和纳米颗粒界面的“玻璃态层”具

有玻璃态的模量。因此，相关学者认为：正是由于这一“玻璃态层”的存在，对

PNCs 的机械性能的增加起到至关重要的作用，也就是说 PNCs 机械性能的提高

源于“玻璃态层”的贡献。然而，大部分这方面的研究是针对具有强烈的聚合物

-纳米颗粒界面吸附作用的 PNCs 体系的结果。但是对于那些具有强烈的聚合物-

纳米颗粒间排斥作用的 PNCs 体系，人们对其机械性能和粘弹性能的研究和了解

非常有限，即便是这类 PNCs 体系它们具有优异的气体分离传输性能[49]。这里有

一部分原因是由于在具有强烈排斥界面作用的PNCs体系中纳米填料颗粒严重地

团聚性和非平衡特性所导致[21-23, 34]。 

在本论文中，我们通过对二氧化硅纳米颗粒的表面进行化学修饰，合理地调

整了甲基乙烯基硅橡胶（VMQ）/二氧化硅（SiO2）纳米复合材料中硅橡胶-二氧
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化硅的界面间相互排斥作用的强度，并且研究了排斥的硅橡胶-二氧化硅界面作

用对 VMQ/SiO2 复合体系线性粘弹性的影响。为了在动力学上有效地捕获具有

强排斥性聚合物-纳米颗粒相互作用的 PNCs 中的纳米颗粒，我们刻意选择了半

径 RNP = 100 nm 的颗粒和分子量（MW）为 650 kg/mol 的甲基乙烯基橡胶聚合物

基质。当二氧化硅颗粒被分散在硅橡胶基体中的时候，由于硅橡胶基体的高粘度

和填料颗粒的大粒径的特性，有利于在 PNCs 中的两种材料形成一种极度不稳定

的亚稳状态。实验中，当二氧化硅填料体积含量小于 2 vol%时，虽然纳米二氧化

硅填料的半径，RNP = 100 nm，是聚合物基体分子回转半径，Rg = 22 nm 的 4 倍

之多，但 PNCs 体系的粘度仍然出现了降低的现象，而且比未填充的纯的硅橡胶

体系的粘度降低了约 15%，这种反常的粘度降低现象超出了常规预期，此时测得

硅橡胶-二氧化硅间的界面强烈的排斥作用力为：pn = -5.2 kT。有趣的是，通过

对二氧化硅纳米颗粒进行表面修饰，使硅橡胶-二氧化硅间的界面排斥作用力减

小了到了pn = -0.36 kT，认为此时的值几乎为零，此时我们发现复合体系粘度降

低的现象消失了。通过借鉴 Scheutjens-Fleer’s 理论对实验结果进行了分析计算，

结果表明：当复合体系中硅橡胶-二氧化硅的界面排斥力为pn = -0.36 kT 的时候，

硅橡胶基体分子链在二氧化硅纳米颗粒的表面几乎达到 100%覆盖率，然而，与

几乎是全面覆盖形成强烈对比的是，当复合体系中硅橡胶-二氧化硅的界面排斥

力增大到pn = -5.2 kT 的时候，硅橡胶基体分子链在二氧化硅表面表现出一个强

烈的损耗，使得二氧化硅颗粒表面的包覆率非常小，约为 2%左右。由于包覆在

纳米颗粒表面的基体聚合物分子链起着在聚合物基体和纳米填料颗粒间传输力

的重要作用，因此我们把实验中观察到的反常的粘度降低现象归因于硅橡胶基体

在纳米二氧化硅颗粒表面的损耗所致，之所以存在这么界面损耗行为，是由复合

体系中存在强烈的硅橡胶-二氧化硅界面排斥作用力而引起。 

2.2  实验部分 

2.2.1  实验原料 

实验中主要使用的原材料见 2.1。 
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表 2.1 主要实验原料 

原料名称 型号及规格 生产厂家 

聚甲基乙烯基硅橡胶 VMQ (110-2) 浙江新安化工有限公司 

单分散球形白炭黑 G 中国科学院物理化学研究所 

羟基硅油 GY-209-3 晨光化工研究院 

乙烯基三乙氧基硅烷 A-151(VTES) 成都科龙化学试剂有限公司 

乙醇 AR，99% 成都科龙化学试剂有限公司 

甲苯 AR，99% 成都科龙化学试剂有限公司 

丙酮 AR，99% 成都科龙化学试剂有限公司 

丙三醇 AR，99% 上海阿拉丁生物化学科技有限公司 

二碘甲烷 AR，99% 上海阿拉丁生物化学科技有限公司 

去离子水  实验室自制 

这里，硅橡胶中乙烯基含量为 0.23%，重均分子量 MW=6.5×10
5
 g/mol，其

回转半径，Rg = 22 nm。作为填料的二氧化硅纳米颗粒的粒子平均半径，RNP = 100 

nm，采用氮气表面吸附法测得的比表面积为 16 m
2
/g。这里用乙烯基三乙氧基硅

烷（VTES）作为纳米二氧化硅的表面改性剂，羟基硅油（GY-209-3）作为偶联

剂和结构控制剂用于硅橡胶的加工，过氧化二异丙苯（DCP, 99%,AR）在本实验

中作为硫化剂使用。丙三醇和二碘甲烷用于接触角测试实验的液体介质。 

2.2.2  实验仪器 

实验中使用的主要仪器设备见表 2.2。 

表 2.2  主要仪器设备 

仪器设备名称 型号 生产厂商 

哈克密炼机 RC400P 德国 HAAKE 公司 

200kV 场发射透射

电子显微镜 
Libra 200FE 德国蔡司 

流变仪 ARES-G2 美国 TA 公司 

BET 比表面积分析

仪 

Quantachrome, 

Autosorb-1 
美国康塔仪器公司 

热重分析仪（TGA） Q500 美国 TA 公司 

红外光谱分析仪 PE Spectrum One 美国 PE 公司 

接触角测试分析仪 DSA-30 德国 Kruss 有限公司 

集热式恒温搅拌器 DF-101S 巩义予华仪器公司 

电动搅拌器 JJ-1 金坛市医疗仪器厂 

三口烧瓶 1000ml，GG-17 蜀牛玻璃仪器 

循环水真空泵 SHZ-DⅢ 巩义予华仪器公司 

真空干燥箱 DZF-6050 上海琅环设备公司 
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2.2.3  实验方法 

1.  疏水性纳米二氧化硅颗粒的制备 

准确称取 2.0 g 二氧化硅纳米颗粒将其加入到装有 100 ml 去离子水和 50 ml

乙醇混合液的烧杯中进行超声分散 30 min。另外，将 0.08 g 乙烯基三乙氧基硅烷

（VTES）和 10 ml 的去离子水在另外一只烧杯中混合分散 30 min 使 VTES 水解

完全。随后将水解后的 VTES 和经过超声分散的二氧化硅混合物同时加入到三口

烧瓶中。接着，在 65
o
C 的氮气氛围下搅拌反应 2 h 以达到对二氧化硅进行表面

改性的目的，表面改性反应机理示意图见 2.1 所示。最后，将改性反应后的二氧

化硅纳米颗粒用丙酮和甲苯洗涤 10 次，将洗涤完成的样品放在 60
o
C 的真空干燥

箱中进行干燥至恒重。由于改性后的二氧化硅表面疏水性的改变，使得与未改性

二氧化硅明显不同，为了后面叙述便于分辨，我们将改性前的纳米二氧化硅颗粒

简称为 B-NP，改性后的纳米二氧化硅颗粒简称为 SM-NP。 

 

图 2.1  VTES 改性纳米二氧化硅反应机理图 

2.  不同填料表面性能的纳米二氧化硅/硅橡胶复合材料的制备 

首先将不同填料份数的改性和未改性的纳米二氧化硅纳米颗粒（B-NP和

SM-NP）和对应的硅橡胶基体按照表2.3所示的比例，通过容量为75 cm
3的哈克密

炼机（RC400P, HAAKE Co., Ltd, Germany）进行密炼混合。具体制备过程为：

将密炼机的密炼温度设定为105℃，转速设定为90 r/min，，密炼时间为30 min。

随后打开加热开关进行设备升温，待密炼机腔体内温度达到并稳定在105℃的时

候，将硅橡胶加入到密炼机中开始混炼，到转矩的变化趋于稳定后，再将二氧化

硅纳米颗粒分两次先后加入到装有硅橡胶的密炼机腔体内，每次加入二氧化硅时

一同加入羟基硅油。为了使二氧化硅纳米颗粒与硅橡胶充分混合均匀，当混炼时

间到达15 min时，将混炼胶快速取出，然后加入到密炼机中进行反炼。将经过混
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炼得到的二氧化硅/硅橡胶纳米复合材料放到真空干燥箱内，在常温下放置2周，

确保放置时间不小于10
15

 ，这里为链段的松弛时间，以确保体系的吸附和解

吸附达到平衡[50]。对于VMQ/B-NP纳米复合材料，制备了六种不同二氧化硅体积

含量的复合体系，不同的含量分别用下面的名称表示：B-NP = 0.9 vol%、1.3 vol%、 

2.2 vol%、4.3 vol%、15.4 vol%和 24.1 vol%。对于VMQ/SM-NP纳米复合材料，

制备了两种体积含量的复合材料，分别为SM-NP = 0.9 vol% 和 2.2 vol%。 

二氧化硅在VMQ/B-NP纳米复合材料中所占的体积份数是通过质量所占份

数转化而来的，而体系中二氧化硅的质量份数是通过热重分析 (TGA, 

Perkin-Elmer, TA 公司的设备)测得的，热重分析的实验条件为：氮气气氛围从

25
o
C以20

o
C/min的升温速率升到1000

o
C。为了简单起见，我们通过结合纳米复合

材料的类型和对应的体积含量来命名实验得到的VMQ/B-NP样品。比如，

VMQ/B-NP-0.9代表的是体积含量为0.9 vol%的未改性的纳米二氧化硅填料填充

的VMQ/B-NP纳米复合材料。 

表 2.3 白炭黑填充硅橡胶混炼胶组份配比（质量份数） 

复合材料 母料 加工助剂 

名称 
硅橡胶生胶

g 

填料 

vol% 

羟基硅油 

g 

VMQ 100 0 0 

VMQ/B-NP-0.9 100 0.9 8 

VMQ/B-NP-1.3 100 1.3 8 

VMQ/B-NP-2.2 100 2.2 8 

VMQ/B-NP-4.3 100 4.3 8 

VMQ/B-NP-15.4 100 15.4 8 

VMQ/B-NP-24.1 100 24.1 8 

VMQ/SM-NP-0.9 100 0.9 8 

VMQ/SM-NP-2.2 100 2.2 8 

 

3.  透射电镜测试 

分别取 1 g VMQ/B-NP-2.2 和 VMQ/SM-NP-2.2 复合材料，裁剪成长宽厚为

3mm×3 mm×3 mm 的细颗粒，并将裁剪后的细颗粒分别放入到 600 目的不锈钢网

兜内。随后将装有 VMQ/B-NP-2.2 和 VMQ/SM-NP-2.2 复合材料细颗粒的不锈钢

网兜的口封好并分别浸入到盛有 200 ml 甲苯的烧杯中，密封并放入通风橱中静

置，每隔 24 h 更换一次甲苯溶液，如此反复进行 4 个循环。该实验的目的是利

用硅橡胶的良溶剂甲苯溶液来溶解复合材料中硅橡胶中未吸附在填料表面的自

由链。使用良溶剂溶解硅橡胶进行四个循环之后，将二氧化硅以及不能被溶解的
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吸附在二氧化硅表面的硅橡胶分子（结合胶）取出并在 20 
o
C 下通风干燥 2 h，

之后将该样品放在 60 
o
C 的真空干燥箱中进行干燥至恒重。将干燥后的样品浸入

到 5 ml 的乙醇溶液中，超声分散均匀后用移液管移出该混合物并滴在铜网上

(tedpella brand, mesh size: 100)，最后将铜网连同样品一起放入到透射电镜样品

架，进行透射电镜(Zeiss, Libra 200FE)实验。 

4.  傅里叶红外光谱（FT-IR）测试 

分别将 2 g 未改性（B-NP）和改性后（SM-NP）的纳米二氧化硅和 200 mg

溴化钾混合研磨均匀后，压成直径约为 1 cm 的薄片，将压成的片放入到傅里叶

红外光谱仪中进行分析表征改性前后纳米二氧化硅颗粒表面的化学性能。红外光

谱测试模式为吸收模式，波谱范围从 4000 cm
-1

 到 400 cm
-1，分辨率为 0.4 cm

-1。 

5.  热重分析（TGA） 

采用热重分析的方法定量化研究了改性前后纳米二氧化硅的表面吸附性能。

分别将未改性的纳米二氧化硅（B-NP）、改性后的纳米二氧化硅（SM-NP）以及

由未改性纳米二氧化硅和改性剂（VTES）以 25:1 的质量比通过机械混合组成的

混合物在热重分析仪中氮气气氛下由 25
o
C 以 20

o
C/min 升温到 800

o
C，得到样品

重量损失随温度升高的关系曲线。 

6.  接触角测试 

接触角测试实验利用 DSA-30 接触角测试仪通过静态液滴法分析 25
 o

C 时滴

落在样品上液滴的形状进而得到接触角相关数据。每个样品接触角的数据均为 3

次实验的平均值。 

7.  流变性能测试 

采用应变控制型 ARES-G2 流变仪对二氧化硅/硅橡胶复合材料样品进行动

态剪切流变实验。利用直径为 25 mm 平行的上下两个平板作为加载样品台，测

试样品的直径为 25 mm，厚度为 1 mm。首先将样品分别在 1, 2, 3, 5, 8 形变下进

行频率扫描，通过动态扫描的结果确定实验样品的线性粘弹性区。得到的最终流

变测试条件：频率范围为 100-0.03 rad/s，实验温度为 25
o
C，氮气气氛，形变为

3%。通过流变实验我们得到了二氧化硅/硅橡胶复合材料的复合粘度 η*、储能模

量 G'和损耗模量 G''。 

2.3  实验结果 

2.3.1  纳米二氧化硅的表面性能 

1.  红外和热重分析 

采用傅里叶红外光谱法表征了 B-NP 和 SM-NP 样品的表面化学性能。图 2.2a



第 2 章  界面消耗诱导纳米二氧化硅/硅橡胶粘度降低的研究 

39 

为 B-NP (红色实线)、SM-NP (蓝色实线)和 VTES (黑色实线)样品的红外光谱对比

曲线图。从图 2.2a 中可以看出样品 B-NP、SM-NP 和 VTES 在波数为 477 cm
-1，

800 cm
-1 和 1102 cm

-1 的地方均出现了吸收峰，这些峰的出现分别对应着 Si-O-Si

键的弯曲振动、反对称伸缩振动和对称伸缩振动峰[51]。另外 B-NP、SM-NP 样品

在波数为 3436 cm
-1

 和 1630 cm
-1 的位置出现的吸收峰代表着羟基（-OH）的反对

称伸缩振动峰和弯曲振动峰， 

上述两个峰的出现表明纳米二氧化硅表面存在有-OH 官能团。相对于样品

B-NP 出现的吸收峰，样品 SM-NP 在波数为 2920 cm
-1 和 2850 cm

-1 处出现了两个

新的峰，这与改性剂 VTES 中的峰位置一致，代表了甲基和亚甲基的吸收峰，这

表明在样品 SM-NP 中存在在 B-NP 样品中没有的烷基链。另外，样品 SM-NP 在

波数为1454 cm
-1处也出现了微弱的新的吸收峰，这代表着-C=C键的伸缩振动峰。

这个峰也与 VTES 中的峰的位置是一致的[52-53]。因此，上述实验结果能够表明改

性后的纳米二氧化硅表面成功地接枝了官能团[54-57]。 

 

 

图 2.2  (a)样品 B-NP(红色实线)、SM-NP(蓝色实线)和 VTES(黑色实线)的红外光谱图；(b)

样品 B-NP(红色实线)、SM-NP(蓝色实线)和 VTES/B-NP混合物(黑色实线)的 TGA图谱。 

为了进一步证实改性剂成功地接枝到了纳米二氧化硅表面，并评估改性后二

氧化硅表面化学性能的有效性，我们采用 TGA 分析法进行验证并定量化。图 2.2b

为样品 B-NP(红色实线)、SM-NP(蓝色实线)和 VTES/B-NP 混合物(黑色实线)在

空气氛围下分别以 20 
o
C/min 从 25 

o
C 升高到 800 

o
C 得到的热重曲线图。从图中

可以看出，每个样品在 150 
o
C 之前均有大约 0.5 wt%轻微的重量损失，这是由纳

米二氧化硅样品表面吸附水的挥发引起的[58]。样品 B-NP 在 150-700 
o
C 的升温过

程中有大约 3 wt%的重量损失率，这代表着二氧化硅表面硅羟基的损失[59]。但是，

在相同温度范围内（150 
o
C-700 

o
C）样品 VTES/B-NP 混合物的质量损失率大约

为 7 wt%左右，这表明在该温度范围内，样品 VTES/B-NP 比样品 B-NP 多了约 4 

wt%的重量损失率。这表明在样品 B-NP/VTES 中 VTES 和 B-NP 仅是一个机械

混合[60]。相比于样品 B-NP 和样品 VTES/B-NP，样品 SM-NP 在 400 
o
C-700 

o
C 的
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温度范围内出现了重量急剧下降的现象，重量损失约为 5 wt%，并且其开始出现

重量急剧下降的起始温度为 400 
o
C 左右，比前两者重量下降的起始温度 150 

o
C

高出约 250 
o
C。重量损失的起始温度的升高表明了样品 SM-NP 中改性后的二氧

化硅表面接枝的硅醇基官能团在 400 
o
C-700 

o
C范围发生了剥落和热降解[58, 61-62]。

热重分析结果明确地表明，样品 SM-NP 中改性剂 VTES 与二氧化硅表面的羟基

发生了羟基缩合反应，成功地接枝到了二氧化硅表面，并且通过实验得到的样品

B-NP 和 SM-NP 中重量最终保有率的百分比，估算出改性剂 VTES 在纳米二氧化

硅表面接枝密度为 = 0.52 /nm
2。 

2.  纳米二氧化硅颗粒的表面能 

固体表面能可以通过接触角测试法得到。结合接触角测试的实验结果，通过

利用 Owens-Wendt-Young 公式，可以计算出改性前后二氧化硅的表面能，具体

计算公式如下[63-65]： 

1 2 1 2(1 cos ) 2( ) 2( )d d p p

L S L S Lr r r r r                (2.1) 

d p

S S Sr r r                                  (2.2) 

d p

L L Lr r r                                  (2.3) 

这里 Lr 是通过实验的方法得到的液体表面能，θ 是实验测得的接触角， Sr 是

固体表面能。上标 d 和 p 分别代表了色散力项和极性力项。根据上述公式，只要

我们知道至少两种不同类型液体的表面能，包括色散力 p

Lr 和极性力 d

Lr ，和利用

这两种已知的液体[66]做液滴介质得到的二氧化硅接触角的具体数值，就可以计算

出未知的二氧化硅固体表面能部分，包括固体的色散力 p

sr 和耦极距力 d

sr
[67-68]。 

 

 

图 2.3  不同液体测试条件下改性前后二氧化硅表面的接触角。(a)测试液体为水。(b)测试液

体为二碘甲烷。(c)测试液体为丙二醇。 
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表 2.4  未改性和改性二氧化硅表面自由能以及其
d

sr 和
p

sr 分量 

liquid drop 
Distilled water + 

Diiodomethane 

Diiodomethane + 

Glycerinum 

The average surface free 

energy 

Component of 

surface tension 

(mJ·m
-2

) 

d

sr  
p

sr  sr  
d

sr  
p

sr  sr  
d

sr  
p

sr  sr  

B-NP 33.4 39.0 72.4 43.0 7.9 50.9 38.2 23.5 61.7 

SM-NP 8.7 0.1 8.8 8.8 0.1 8.9 8.8 0.1 8.9 

利用不同液体介质测试样品 B-NP 和 SM-NP 的接触角，结果见图 2.4。去离

子水、二碘甲烷和丙三醇为介质测试得到样品 B-NP 表面接触角的值分别为 15º、

17º和 45º，样品 SM-NP 表面接触角的值分别为 124º、100º和 114º。从图 2.3 可

知，相对于改性前样品 B-NP，改性后样品 SM-NP 表面的可湿性明显降低。利用

不同液体介质条件计算得到 B-NP 和 SM-NP 表面能的数值见表 2.4。由表 2.4 的

结果可以得出样品 B-NP 和 SM-NP 的平均表面自由能分别为 61.7 mJ·m
-2和 8.9 

mJ·m
-2。这表明二氧化硅表面改性后有效地减少了二氧化硅表面硅羟基的数量[15, 

69]。有趣的是，样品 SM-NP 的表面自由能与纯硅橡胶基体的表面自由能（8 

mJ·m
-2）相当接近[70-71]，这可能会使改性后二氧化硅表面改性剂分子与硅橡胶分

子有相似的化学性质。意味着 SM-NP 和橡胶基体的相容性远比 B-NP 和橡胶基

体间的相容性好，并且 SM-NP 与硅橡胶几乎可以达到无热混合。 

2.3.2  纳米二氧化硅颗粒在硅橡胶基体中的分散状态 

表面张力测试结果表明改性前后的二氧化硅表面能和可湿性都发生了显著

的变化，由于纳米填料所发生的这些变化，可能会反过来影响其在聚合物基体中

的分散状态。这里我们采用电子透射电镜测试来表征包覆在纳米粒子表面的结合

胶的含量同时定性地分析 B-NP 和 SM-NP 在硅橡胶基体中的分散状态，实验结

果见图 2.4。由图 2.4a 可见，未改性的二氧化硅纳米颗粒呈单分散球形结构，直

径约为 200nm 左右，且在纳米二氧化硅颗粒表面有少量的松散的硅橡胶分子存

在，并且纳米颗粒与纳米颗粒之间存在大量的空隙。但是从图 2.4b 看出，改性

后的纳米二氧化硅表面明显地包覆有结合紧密的硅橡胶分子层并且颗粒与颗粒

之间大部分是由这种包覆的硅橡胶分子层连接起来，形成相互连通的状态。因此，

可以认为改性后二氧化硅表面与硅橡胶分子的浸润性很好，这与前面红外以及表

面张力测试的结果是一致的。 
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图 2.4  二氧化硅和其表面结合胶的透射电镜图。(a) B-NP和对应的结合胶；(b) SM-NP和对

应的结合胶；图中插入部分为黄色圈内样品的放大图。 

2.3.3  二氧化硅/硅橡胶复合材料的剪切流变性能 

1.  VMQ/B-NP 纳米复合材料的剪切流变性能 

通过采用小幅振荡剪切流变测试研究了 VMQ/B-NP 纳米复合材料的线性粘

弹性。图 2.5 为不同二氧化硅含量的 VMQ/B-NP 复合材料的储能模量 G'()和损

耗模量 G"()随角频率变化的关系图。平均热松弛时间 τd 通过公式d = 1/ωc 计算

得到，这里c 为低频下样品在 G'()和 G"()交点处（两者相同的时候）的角频

率。松弛时间能够由图 2.5a 中提取得到，其随填料含量的变化见图 2.5b 中的方

框点线。由图 2.5b 样品的松弛时间和填料含量的关系可以得到，随二氧化硅纳

米填料含量的增加，松弛时间 τd 几乎没变，维持一个衡量。换句话说，二氧化硅

纳米颗粒的存在对硅橡胶分子链的松弛性能几乎没有影响，即使是当纳米填料的

含量达到 24.1 vol%的时候。有趣的是，当填料含量超过 5 vol%时，随填料含量

的增加，复合材料的模量呈现出明显增加的趋势（图 2.5b 中三角点线）。由填料

体积含量为 24.1 vol%的复合材料在低频区储能模量轻微地增加证实试验范围内

当填料含量高达 24.1 vol%的时候，复合材料才出现纳米填料凝胶化的现象。一

般情况下，填料与高分子量聚合物间有强烈界面作用的纳米复合材料在相对小的

含量下就会表现出明显的凝胶化现象，然而我们的实验结果与此现象形成了强烈

的反差[6, 72-73]。 

为了考察纳米填料对聚合物纳米复合材料机械性能的影响，我们考察了复合

体系动态模量随填料含量的变化情况。由于实验所用的硅橡胶基体材料 VMQ 在

-40 
o
C 会出现严重的结晶，这导致在我们的实验中很难通过测试得到橡胶复合材

料样品的平台区域。这里我们做了一个近似，根据经验，一般认为理想缠结聚合

物材料的平台模量是材料在频率为c 时交点模量（G'(c) = G''(c)）的 3 倍左右，

因此，这里通过用交点处的模量值来代表复合材料的平台模量，记为 G(c)
[74-75]。
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通过利用公式 ( ) ( ( , ) ( , 0)) / ( , 0)c c c cG G G G           ，计算了频率为c 的交点

处的动态模量 G(c)随填料含量的相对变化规律，结果见图 2.5c。有意思的是，

动态模量随纳米填料含量的变化趋势呈现出非单调变化。在填料含量小于 2 vol%

前，动力学模量呈现出减小的状态，最大减小量约为 15 %，之后，随填料含量

的增加，呈现一个快速上升的趋势。由于本复合体系纳米粒子的半径是聚合物分

子回转半径的 4 倍之多，因此所出现的强烈的模量降低的现象与常规的纳米填料

补强复合体系的情况表现得非常不同。 

 

图 2.5  不同填料 B-NP 含量下 VMQ/B-NP纳米复合材料的粘弹性曲线。(a)储能模量（实心

符号）和损耗模量（空心符号）随角频率 ω 的变化；(b)在交点频率为 ωc 处的动态模量 G(ωc)

和松弛时间 τd 随 B-NP 含量的变化；(c)在交点频率为 ωc 处的动态模量 G(ωc)的相对变化

ΔG(ωc)随 B-NP 含量的变化。 

为了定量化研究排斥的聚合物-纳米填料间的相互作用对纳米聚合物复合材

料宏观性能的影响和对比纳米颗粒的流体效应，我们计算了复合材料的零切粘

度， 2 2

0
lim ( ) '( ) "( ) /G G


    


  ，记为 0

 [75]，并且将其与通过 Stokes-Einstein

关系式[76-77]： 2

0( ) (1 2.5 6.2 )S E        得到的理论粘度做对比，这里 ( )S E 

代表复合材料在填料含量为时的理论粘度，这里 0 ( 0)    。图 2.6a 为 25 °C 

时，MVQ/B-NP 纳米复合材料的复合粘度 ( )  随角频率的变化。在低含量二

氧化硅填充的情况下(0.9 vol%、1.3 vol%、2.2 vol% 和 4.3 vol%)，复合体系的粘

度 ( )  表现出与纯的硅橡胶相似的频率依赖性，并且在低频时几乎接近零切粘

度。在高含量二氧化硅填充情况下，特别是当 B NP  = 24.1 vol%的时候，体系在
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低频区的复合粘度并没有呈平稳状态，也就是没有达到像纯的硅橡胶基体和低含

量的硅橡胶复合体系那样的平台区，这象征着填料含量为 24.1 vol%的硅橡胶复

合体系存在着凝胶化行为。有意思的是，随填料含量增加，复合体系的零切粘度

也呈现出非单调的变化趋势，这与前面观察到的动态模量的变化规律相似。图

2.6b 为 MVQ/B-NP 纳米复合材料的零切粘度随填料含量变化和通过

Stokes-Einstein 关系式得到的粘度随填料含量变化关系图。另外，将通过实验得

到的复合粘度值和通过 Stokes-Einstein 关系式计算得到的粘度值两者进行相除，

得到两种粘度的比值随填料含量变化规律，结果见图 2.6c。在低的二氧化硅填料

含量下，实验得到的零切粘度的值明显比通过理论计算得到的值小，而在高含量

下，实验得到的零切粘度值相对与理论值有明显增大的趋势。对应填料含量

B NP   > 10 时出现了粘度高于理论计算的结果，归因于高含量下填料离子间的团

聚和纳米填料网络的形成而引起的实验粘度高于理论值，这是比较容易理解的。

事实上，当填料含量 B NP   > 10 vol%时，样品也确实由透明变成了乳白色。然而，

当填料含量 B NP   < 10 vol%时，MVQ/B-NP 纳米复合材料的零切粘度小于通过

公式计算得到的理论粘度，这种现象是非常规的并且目前还没有报的过。在后面

我们将会详细讨论引起粘度降低的原因。 

 

图 2.6  25 °C下不同B-NP含量的VMQ/B-NP纳米复合材料的剪切流变性能。(a)复合粘度 

随角频率的变化关系图和低频时复合体系粘度局部放大图（箭头所指）；(b)实验的零切粘

度 *

0 和通过 Stock-Einstein 计算得到的理论粘度 S E  随填料含量的变化关系图；(c)实验的零
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切粘度 *

0 与 Stock-Einstein 计算得到的理论粘度
S E 

的比值随填料含量的变化。 

2.  VMQ/SM-NP 纳米复合材料的剪切流变性能 

相比与 VMQ/B-NP 纳米复合材料，经过改性后二氧化硅填充的纳米复合材

料的线性粘弹性的变化规律又返回到了―常规状态‖。如图 2.7a所示，VMQ/SM-NP

的动态粘度值在相同的频率下比纯的硅橡胶基体要大。也就是说，VMQ/B-NP

的粘度相对纯的硅橡胶基体而言是减小的。与此相反，在填料含量为 SM NP  = 0.9 

vol% 和 1.3 vol%的情况下，VMQ/SM-NP 纳米复合材料的的零切粘度相对纯的

硅橡胶是增加的。 

为了比较聚合物-纳米颗粒间相互作用的大小对聚合物纳米复合体系粘度的

影响，我们对比了所有的获得的粘度，包括通过 Stokes-Einstein 关系计算得到的，

结果见图 2.7b。如图所示，相同含量下，VMQ/SM-NP 纳米复合材料的零切粘度

略大于通过 Stokes-Einstein 公式计算得到的理论粘度，但是 VMQ/B-NP 纳米复

合材料的零切粘度却明显小于通过计算得到的理论粘度。虽然这种粘度减小的现

象是完全超出预期的，特别是考虑到该体系填料颗粒的尺寸较大时（纳米颗粒半

径超出基体聚合物分子的回转半径四倍）。这种体系按理应出现粘度轻微增加的

现象，如果出现粘度略有增强现象，可能是来自复合体系中纳米颗粒表面存在的

由于吸引力或轻微的排斥力导致的物理吸附链，这些物理吸附链的存在等效于填

料体积放大效应，因此可能会出现增强的现象[78]。通过拟合 VMQ/SM-NP 复合

材料的粘度数据，得到有效的纳米粒子的半径为 eff

NPR  = 105 nm，表明

VMQ/SM-NP 体系中，纳米颗粒表面吸附的硅橡胶分子链的层厚度约为 5 nm。 

 

图 2.7  VMQ、VMQ/B-NP 和 VMQ/SM-NP 复合粘度的对比图。(a)不同二氧化硅含量的硅

橡胶复合体系的复合粘度  随角频率变化关系图；(b)VMQ 复合材料的零切粘度 *

0 随填料

含量的变化。 

2.4  讨论 

由于 VMQ/B-NP 复合体系中，填料粒子的半径， NPR  = 100 nm，是硅橡胶
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分子链的回转半径 gR =22 nm 的四倍之多，所以实验出现低填料含量下零切粘度

减小的现象是超出常规的认知和预期的。因而，关于小尺度纳米粒子的加入引起

复合体系粘度下降的机理都不能够用来解释目前实验所观察到的现象[16, 39, 79-80]。

也就是说，实验所观察到的粘度降低的现象不同与目前文献报道的由于小尺寸纳

米颗粒的填充使聚合物复合材料的粘度出现“non-Einstein”的下降现象[16, 80]。

另一方面，改性后的二氧化硅填充硅橡胶后，导致 MQ/SM-NP 复合材料体系流

变行为又返回到常规的增强效应，这表明对于 VMQ/B-NP 复合材料出现的反常

的粘度降低的行为，聚合物-纳米填料界面相互作用在这里起到一个非常重要的

角色。 

类似前面图 2.3 和表 2.4 所得到的结果，改性前后二氧化硅与硅橡胶基体的

界面作用力发生了很大的改变。改性前二氧化硅（B-NP）的接触角只有 15º，经

过表面改性后的二氧化硅（SM-NP）其接触角却增大到了 124º。从而使得其表面

自由能由未改性的 61.7 mJ·m
-2 减少到了改性后的 8.9 mJ·m

-2。考虑到纯硅橡胶分

子的表面能约为 8 mJ·m
-2，因此可以判断 MVQ 和 B-NP 的相容性弱而 MVQ 和

SM-NP 的相容性好，该现象被 TEM 的实验结果所证实。值得注意的是，就像图

2.4a 中所显示的那样，包覆在 B-NPs 表面的结合胶非常有限，这代表着在

VMQ-B-NP 界面间存在有强烈的相互排斥作用。而且由于在 VMQ/B-NP 和

VMQ/SM-NP 复合体系的基体材料是完全相同的，因此，包覆在二氧化硅表面的

VMQ 的数量能够直接反应出填料表面的覆盖情况。 

我们知道聚合物-纳米颗粒间的界面作用强烈地影响着聚合物分子链在聚合

物和纳米颗粒界面处的填充状态和模式[28, 81-83]。根据理论和计算机模拟的研究结

果，在聚合物和纳米颗粒界面处吸附的聚合物分子链具有不同的构象，包括

“trains,loops 和 tails 链节”[82, 84-85]。其中 trains, loops 和 tails 链节的空间分布浓

度取决于聚合物-纳米颗粒间的相互作用。为了更定量化地理解聚合物分子链在

界面区域存在的形态，我们需要理解链段水平的聚合物-纳米填料的界面作用。

VMQ 分子链的 Kuhn 链段的尺寸能够被定义为：lk = C∞l0，这里 C∞是聚合物的特

征参数，l0 是聚合物分子主链的共价键的平均长度。在这里，考虑到 VMQ 和聚

二甲基硅氧烷(PDMS)具有相似的主链重复结构单元，因此认为 VMQ 的特征参

数 C∞与 PDMS 的相同，记为 C∞ = 6，l0 = 1.46 Å 是 Si-O 键的长度[86]。因而，聚

合物链段与纳米颗粒间的相互作用能够利用公式：s-NP = (VMQNP)×(r
2
)来进

行估算，这里 r 是 Kuhn 链段的回转半径， 6/klr  。根据表 2.4 二氧化硅表面

自由能的计算结果，得到了温度为 300K 时，VMQ 的链段与 B-NP 界面间的作用

力为：s-B-NP = -5.2 kT，同时也得到了 VMQ 的链段与 SM-NP 界面间的作用力为：

s-SM-NP = -0.36 kT。已知基体材料 VMQ 的重均分子量为 650 kg/mol，对应于单
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体单元的数目为：N = 2900。将链段的长度和 VMQ 的链段和纳米颗粒间相互作

用的参数代入到 Scheutjens-Fleer’s 公式，同时设定其他所有的参数与文献中的参

数相同[82, 87]，最后，可以计算得到 trains,loops 和 tails 链节的浓度分布图(r)与离

纳米填料表面距离 r 变化的关系图，结果见图 2.8a。这些信息为我们理解界面处

聚合物基体分子链构象提供了新的视角，为我们后面的讨论奠定了基础。 

这里需要指出前面计算中得出的一些特征：（1）VMQ/B-NP 纳米复合体系

中，存在于界面的 loops（黑色实心方块）和 tail（红色实心圆圈）链节的数量远

远小于 VMQ/SM-NP 纳米复合体系中的情况（间黑色空心方块和红色空心圆

圈）；（2）VMQ/B-NP 纳米复合体系中，与链节 train 层相邻的链层的自由分子链

（非吸附分子链）的数目远远的大于 VMQ/SM-NP 纳米复合体系的，这表明 VMQ

在 B-NP 表面是一种弱的吸附状态。这一结果也与前面表面能的计算结果和 TEM

的测试结果一致；（3）尽管 loops 和 tails 链节存在的范围也能够达到纳米粒子半

径 Rg 的尺寸大小（100 nm），但是 loops 和 tails 链节特征长度的均方根，
2 ( ) / ( )i i il r r r    （这里 i 代表 loops 和 tails 链节）距离纳米颗粒表面仅仅

只有几个纳米。换句话说，在距离纳米颗粒表面为 li 范围之内，认为纳米填料对

聚合物基体性能的影响是显著的。所有这些特征与目前计算机模拟的结果是想吻

合的[28, 88]，并且与之前的理论观点也是一致的[81-82, 84-85]。目前的实验和计算机模

拟结果表明纳米颗粒通常只能影响到距离其界面几个链段尺度的聚合物分子的

动力学性能，这与本实验得到的界面层厚度的小尺寸规模也是相吻合的[20, 28, 35, 

89]。通过对图 2.8a 代表 tail 曲线出现的峰的位置进行分析，可知 VMQ/SM-NP 复

合体系中界面层的厚度大约为 5 nm。在我们的实验范围内，发现即使是在最高

填料体积含量（24 vol%）的聚合物复合体系，也仅仅只有 4%的聚合物基体受到

由二氧化硅填料的加入带来影响。这也解释了前面得到的聚合物体系的热松弛时

间随填料含量的增加几乎不变的实验现象。前面实验结果（图 2.7b）显示

VMQ/SM-NP 粘度增加是由于 SM-NP 表面包覆了约 5 nm 厚度的聚合物吸附层，

这与 2.8a 得到的结果是一致的。 

 

图 2.8  (a)聚合物复合体系中 loops、tails 链节和自由链的浓度随距离填料表面距离的分
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布图，其中黑色实心方块、红色实心圆圈和蓝色实心三角曲线代表填充有 B-NPs 的复合体

系中 loops 链节、tails 链节和自由链端随距离的浓度分布图。黑色空心方块、红色空心圆圈

和蓝色空心三角曲线代表填充有 SM-NPs 的复合体系中 loops 链节、tails 链节和自由链随距

离的浓度分布图。图中插入的卡通画代表吸附在颗粒表面的聚合物链的不同构象。(b)随着

链段-纳米颗粒间相互作用的变化 train 的浓度train变化曲线图，左上方和右下方的卡通图代

表在聚合物-纳米颗粒相互作用的界面区域不同链的构象，这里红色链代表的是吸附的聚合

物链，蓝色链代表的是非吸附的聚合链。 

为了将局部微观链段在界面层的堆积形态与聚合物复合材料宏观性能联系

起来，我们聚焦于为聚合物基体和纳米颗粒间的机械扰动传输所提供直接链接的

trains链节。为了获得全部范围内的聚合物-纳米颗粒界面间的相互作用力与 trains

链节数量的关系，我们计算了聚合物-纳米颗粒界面间的相互作用力s-NP 从-5.5 

kT 到+1.5 kT 时，train 链节的浓度，结果见图 2.8b，这里负号表示力的作用为排

斥，正号则代表着界面间是吸引作用。由图 2.8b 中插入的示意图可以看出，红

色的链代表着吸附在纳米颗粒表面的聚合物基体分子链而蓝色的链是非吸附链。

由图中曲线可知，当聚合物-纳米颗粒界面间的相互作用力范围在-2 kT 到 -4 kT

之间，trains 链节的浓度出现了急剧下降的现象。当聚合物-纳米颗粒的界面排斥

力大于 4 kT 的时候，聚合物基体分子链几乎不能被吸附在纳米颗粒表面。根据

表面能实验结果，VMQ/B-NP 和 VMQ/SM-NP 复合体系中界面作用力分别属于

排斥和吸附的两种极端情况，见图 2.8b 中蓝色星星标记所示。因此，上述分析

明确地表明 VMQ/SM-NP 复合体系中存在有大量的 trains 链节，其能够起到在纳

米颗粒和聚合物基体间有效传输荷载的作用。这种情况下，纳米颗粒充当的角色

是起交联点的作用，进而能够增加体系的宏观机械能。对于 VMQ/B-NP 纳米复

合材料体系，由于聚合物-纳米颗粒界面间存在有强烈的排斥力的作用，使得硅

橡胶聚合物基体与纳米颗粒浸润性变得不好，因此在界面区域形成了聚合物分子

链的空乏层，也就是耗尽层。因此，在该界面层 trains 链节的数量显著减少到接

近消失。由于 trains 链节的缺失使得在纳米二氧化硅颗粒的表面留下许多开放的

位置（空隙），进而使聚合物和纳米颗粒间的链接性变差。 

值得注意的是近年来相关实验[17-19]和计算机模拟[20]的结果证实：在聚合物和

纳米填料界面为排斥相互作用的聚合物复合材料体系中确实在纳米颗粒表面存

在聚合物分子链密度减小的现象。这种在界面层 trains 链节的减少和基体分子链

密度的降低都能够促使聚合物-纳米颗粒界面层分子链扩散和分子在界面层的滑

移。考虑到吸附在纳米颗粒表面的聚合物分子数量相对较小，认为聚合物-纳米

颗粒间分子的局部滑移为引起机械性能下降和粘度降低的主要机理。 

最后，我们想探讨本论文的工作与目前研究的具有弱的界面排斥作用的聚合

物纳米复合体系的相关工作的关系。Senses 等人[90]观察到了具有相互吸引的聚合

物-纳米颗粒界面作用的聚合物复合材料在受到形变时出现了有趣的界面硬化现
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象，并且在具有排斥的界面相互作用的聚合物纳米复合材料中观察到了界面软化

的现象。作者对观察到的界面硬化现象的解释是：界面硬化有利于吸附层的分子

链和聚合物基体的分子链形成相互缠结的构象结构。这表明聚合物基体和纳米填

料之间的界面层在传输荷载过程中充当着至关重要的角色。不幸地是，作者并没

有过多地关注在具有排斥的界面作用的聚合物复合材料中引起界面弱化的根本

原因。我们相信 Senses 和他的同事所观察到的界面弱化现象和在我们研究中观

察到的这一现象有非常紧密的联系。一种可能是聚合物和纳米填料表面的相互作

用并不强，在这种具有排斥界面作用的复合体系中聚合物-纳米颗粒表面变成了

一个很弱的部分，当复合体系发生形变时，吸附的聚合物和纳米颗粒的界面遭受

破坏，导致在后面的测试中表现出更弱的相互作用。这里可能还有其他的原因，

在后面的研究中可能会重新认识这些现象，相信这将是一项有趣的工作。然而，

这些研究清晰地表明了界面层在载荷传递以及对样品的宏观性能的影响都起到

了至关重要的作用。 

2.5  结论 

本论文研究了具有排斥界面作用的二氧化硅/硅橡胶纳米复合材料的线性粘

弹性，得到的实验结果和结论如下： 

（1）利用改性剂 VTES 对二氧化硅进行表面改性处理，证实了 VTES 与二

氧化硅表面的羟基发生了羟基缩合反应，VTES成功地接枝到了二氧化硅的表面，

估算出 VTES 在纳米二氧化硅表面接枝密度为 0.52 /nm
2。二氧化硅的表面自由

能由未改性前的 61.7 mJ/m
2 减小到了改性后的 8.9 mJ/m

2； 

（2）实验选用的体系中，纳米二氧化硅的粒子半径为 100 nm，而硅橡胶分

子的回转半径为 22 nm,填料粒子半径是聚合物基体分子回转半径的四倍多； 

（3）对于未改性二氧化硅填充的硅橡胶复合材料（VMQ/B-NP），其动态模

量和零切粘度随纳米填料含量的变化呈现非单调变化的规律，在填料含量小于 2 

vol%前，体系的模量和粘度均呈现减小的趋势，且最大减小量为 15%，随填料含

量继续增加，模量和粘度呈现出快速上升的趋势； 

（4）对于改性二氧化硅填充的硅橡胶复合材料（VMQ/SM-NP），填料的加

入使得体系零切粘度均大于纯硅橡胶基体的粘度。对比了实验获得的粘度和通过

Stokes-Einstein 关系计算得到的理论粘度，发现实验粘度略大于计算得到的粘度，

通过拟合复合材料的粘度数据，估算出在二氧化硅颗粒表面吸附的硅橡胶分子层

的厚度约为 5 nm。 

（5）利用 Scheutjens-Fleer’s 公式定量计算了填料表面硅橡胶分子链的

Loops、Tails 以及自由链段的浓度分布随距离的变化关系，发现在 VMQ/B-NP
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体系中，界面层内 loops 和 tails 链节的浓度明显比 VMQ/SM-NP 体系中的少，而

自由链段的浓度明显高于 VMQ/SM-NP 体系，揭示了未改性二氧化硅与硅橡胶

间是弱的吸附。通过定量分析，得到 VMQ/B-NP 和 VMQ/SM-NP 体系中，二氧

化硅与硅橡胶基体分子间的排斥作用力分别为-5.2 KT 和-0.36 KT。 

（6）定量分析了界面层内起荷载传输的 trains 链段的浓度随界面作用变化

的关系。当界面排斥作用力由-2 kT 增加到-4 kT 时，trains 链节的浓度呈现出显

著下降的趋势，当界面排斥力大于-4 kT 时，橡胶分子链几乎不能被吸附在填料

表面。分析得到 VMQ/SM-NP 体系中，填料表面橡胶分子覆盖率约为 100%，而

VMQ/B-NP 体系中，橡胶分子在填料表面的覆盖率仅仅是 2%。 

（7）由 MVQ/B-NP 体系中强排斥的界面作用而引起的有限界面覆盖进而导

致界面层不能进行有效地荷载传输，是该体系出现机械损伤和粘度下降的主要原

因。 
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第 3 章  结合胶对二氧化硅/硅橡胶硫化动力学行为的影响 

3.1  引言 

硅橡胶是一种具有优异的耐候性、生物兼容性、宽温域、热稳定性的特种橡

胶材料。在实际应用中，白炭黑作为一种最常用和最有效的填料，通常会被用来

添加到硅橡胶基体中，用以调节硅橡胶的流变性能和增强硅橡胶的力学性能[1-3]。

白炭黑填充到硅橡胶中的补强机制主要由两大因素决定：一方面是填料白炭黑粒

子也就是二氧化硅颗粒的二次结构（聚集形态）[4-6]；另一方面是二氧化硅和硅

橡胶基体的界面作用[7-8]。二氧化硅和硅橡胶两相的界面作用主要取决于吸附在

二氧化硅表面的硅橡胶基体链的数量和形式，不同的吸附形态导致不同的界面结

构。为了深入了解橡胶-二氧化硅填料界面相互作用的物理本质，相关领域的学

者们做了大量的研究工作，其中宏观机械性能与微观结构的对应关系是学者们的

研究重点[9-12]。另外，最近也有研究表明：补强填料二氧化硅的加入能够显著影

响橡胶基体的硫化行为[13-14]。该方向的研究主要集中在硫化过程中填料参与的化

学效应，然而研究中发现填料的化学性能并不是影响基体硫化行为的唯一因素[13, 

15-16]。因而，系统研究填料-橡胶间的相互作用以及填料在橡胶硫化过程中所扮

演的角色成为该领域亟待解决的问题之一[13, 17]。 

在橡胶复合材料中，结合胶的结构形态反应了橡胶-填料间的相互作用，其

中包括物理吸附作用、化学吸附作用和机械作用[18]。这里“结合胶”指的是由

吸附在填料表面并且室温下并不能被其良溶剂溶解的聚合物基体分子链组成的

橡胶包覆层，正是由于结合胶层的存在，使得其对橡胶/填料复合体系的网络结

构的形成起到了关键作用[1, 8, 18-19]。学者们的大量研究结果表明:结合胶的存在是

填料-橡胶界面结合有力的证据[20-22]。因此，研究结合胶在橡胶硫化过程中所起

到的作用可能会对橡胶-填料网络结构的理解提供新的视角和证据。 

在本章节中，通过系统研究白炭黑填料的含量和结构对甲基乙烯基硅橡胶硫

化动力学行为的影响，来探究结合胶和硅橡胶硫化动力学的关系。研究发现结合

胶的存在对橡胶硫化反应动力学有显著的影响，根据实验结果，建立了结合胶结

构模型用于理解橡胶-填料间相互作用机制。 
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3.2  实验部分 

3.2.1  实验原料 

实验中主要使用的原材料见表 3.1。 

表 3.1  主要实验原料 

原料名称 型号及规格 生产厂家 

聚甲基乙烯基硅橡胶 VMQ (110-2) 南京东爵有机硅有限公司 

单分散球形二氧化硅 G 中国科学院物理化学研究所 

气相法二氧化硅 A 德国 DEGUSSA 公司 

沉淀法二氧化硅 Z 法国罗地亚 

羟基硅油 GY-209-3 晨光化工研究院 

过氧化二异丙苯 DCP 国药集团化学试剂有限公司 

硅橡胶中乙烯基含量为 0.13%-0.20%，重均分子量约为 650 kg/mol。气相法

二氧化硅标记为 A，液相法二氧化硅标记为 Z，两者由氮气吸附得到的比表面积

分别为 200 m
2
/g 和 140 m

2
/g。另外，单分散二氧化硅标记为 G，其由氮气吸附

法测得的比表面积为 16 m
2
/g。上述所有的填料均未用任何有机试剂进行过表面

修饰操作。羟基硅油作为偶联剂和结构控制剂用于硅橡胶的加工。过氧化二异丙

苯（DCP, 99%,AR）在本实验中作为硫化剂使用。 

其中把含有单分散二氧化硅 G 的硅橡胶混炼胶标记为 SG，含有气相法二氧

化硅 A的硅橡胶混炼胶标记为 SA，含有液相法二氧化硅 Z 的硅橡胶混炼胶标记

为 SZ，纯的硅橡胶生胶标记为 VMQ。填料含量从 0 phr 增加到 70 phr，其中中

间间隔为 10 phr。这里 1 phr 代表着 100 g 硅橡胶生胶中含有 1 g 二氧化硅填料。

其中羟基硅油（GY-209-3）和硅橡胶生胶的配比为 8:100，硫化剂 DCP 与硅橡胶

生胶的配比为 3:100，均为外加法计算所得。 

3.2.2  实验仪器 

实验中使用的主要仪器设备见表 3.2。 
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表 3.2  主要仪器设备 

仪器设备名称 型号 生产厂商 

哈克密炼机 RC400P 德国 HAAKE 公司 

平板硫化机 P300E 德国 Collin 公司 

200kV 场发射透射电子

显微镜 
Libra 200FE 德国蔡司 

橡胶加工分析仪 RPA2000 美国 Alpha 公司 

BET 比表面积分析仪 Quantachrome, Autosorb-1 美国康塔仪器公司 

热重分析仪（TGA） Q500 美国 TA 公司 

3.2.3  混炼工艺及样品制备 

硅橡胶/二氧化硅的制备工艺流程如下： 

 

图3.1  硅橡胶/二氧化硅混炼工艺流程图 

将甲基乙烯基硅橡胶生胶、二氧化硅和羟基硅油按表 3.3 所示的比例依次加

入到 150℃的密炼机中，在转速为 90 r/min 的条件下混炼 30 min，得到硅橡胶/

二氧化硅混炼胶。随后将前面混炼得到的混炼胶常温陈放 24 h，以达到吸附平恒

和结合胶形成的目的。将陈化后的混炼胶留出一部分做提取结合胶的实验，另外

将剩下的陈化后的混炼胶与硫化剂 DCP 按质量比为 100：3 的比例加入到密炼机

中，并以 60 r/min 的转速常温下混炼 10 min，得到添加有硫化剂的混炼胶，以备

进行后续硫化实验。 
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表 3.3  二氧化硅填充硅橡胶混炼胶组份配比（质量份数） 

混炼胶 母料 硫化助剂 

名称 
硅橡胶生胶

g 

填料 

g 

羟基硅油 

g 

DCP 

g 

VMQ 100 0 8 3 

SG10 100 10 8 3 

SG20 100 20 8 3 

SG30 100 30 8 3 

SG40 100 40 8 3 

SG50 100 50 8 3 

SG60 100 60 8 3 

SG70 100 70 8 3 

SA10 100 10 8 3 

SA20 100 20 8 3 

SA30 100 30 8 3 

SA40 100 40 8 3 

SA50 100 50 8 3 

SA60 100 60 8 3 

SA70 100 70 8 3 

SZ10 100 10 8 3 

SZ20 100 20 8 3 

SZ30 100 30 8 3 

SZ40 100 40 8 3 

SZ50 100 50 8 3 

SZ60 100 60 8 3 

SZ70 100 70 8 3 

3.2.4  结合胶的收集和表征 

通常情况下，结合胶是指包覆在填料表面并且常温下不能够被其良溶剂所溶

解的高分子[19, 23]。本文为表征结合胶含量，采取溶液溶解的方法得到结合胶和

对应填料的混合样品。首先取 2 g 停放好的混炼胶，将其剪成 2 mm×2 mm×2 mm

的小方块，装入事先准备好的 600 目的不锈钢网兜中并封口，然后将装有结合胶

的不锈钢网兜浸入到装有 200 ml 甲苯的烧杯中，用保鲜膜将烧杯密封并放入

25℃的密封环境下进行静态溶解，其中，每隔 24 h 重新换一次甲苯溶剂，溶解

进行 96 h 后将装有填料和不能被溶解的橡胶（结合胶）的不锈钢网兜缓慢地从

溶剂中取出，室温下通风橱中风干 5 h，最后将风干后的样品放入到 60℃的真空

干燥箱中干燥至恒重，得到二氧化硅和对应的结合胶的混合粉末状样品。将 A，

Z 和 G 三种不同填料和对应的结合胶的混合物分别命名为 PA，PZ 和 PG。取 5 

mg~10 mg 通过上述方法得到的填料和结合胶的混合物，使用 TGA Q500 型热重
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分析仪，在氮气气氛下，以 20℃/min 的升温速率，从 25℃加热到 800℃,记录样

品质量变化，认为样品质量损失的部分为对应的结合胶分子链热降解所导致[1, 

24]。 

根据热降解理论[25-26]，羟基封端的甲基乙烯基硅橡胶分子链从链端逐步通过

Si-O键断裂解聚，所得的挥发性环状低聚物在惰性气体气氛中完全失重。如果忽

略二氧化硅填料质量的损失，二氧化硅和包覆在其表面的硅橡胶分子链的量可以

分别由剩余重量和失重量来判定。通过测试样品初始质量和热降解后剩余样品的

质量，可以计算出混合物中对应的结合胶的相对含量。本实验中计算所得的结合

胶的百分含量（PBR）指的是占相对应得混炼胶中硅橡胶的质量百分比。 

3.2.5  分析测试 

采用Libra 200FE型透射电子显微镜测定溶解实验提取出来的结合胶和对应

二氧化硅的混合物的结构形态。取5 mg上述混合物放入5 ml乙醇溶液并超声分散

3 min，然后将分散后的悬浮液滴在铜网上进行TEM分析，这里设备的加速电压

为200 KV。 

采用RPA2000型橡胶硫化分析仪对二氧化硅补强硅橡胶的硫化过程进行了

分析研究。为了更精确研究填料在硅橡硫化过程中的影响作用，设定下面的硫化

加工条件来跟踪复合材料网络结构在硫化过程中的变化：应变设定为0.7%，硫化

温度为160℃，硫化时间是30 min以及扫描频率设定为1 Hz。 

3.3  实验结果 

3.3.1  二氧化硅含量和类型对结合胶含量和形态的影响 

为了研究二氧化硅含量和类型对结合胶的影响，通过热重实验分析了溶解实

验提取出来的结合胶和对应填料的混合物。这里，根据填充填料的类型，将混合

物依次记作 PA，PZ 和 PG。 

由热重分析得到的不同含量和类填料型所对应的结合胶的相对质量见图

3.2。由图 3.2 可知，随着混炼胶中填料含量的增加，样品 PA 和 PZ 中结合胶的

相对含量 PBR 呈现明显增加的现象，这与目前相关领域的研究结论是一致的。该

现象的出现主要归因于吸附在填料表面的起链接作用的橡胶分子链（称为桥链）

数量上的增加，这些吸附在二氧化硅表面的分子链可能占据了不止一个吸附位

置。随着填料含量的增加，硅橡胶/二氧化硅复合材料中填料颗粒间距离变小，
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在相邻两个颗粒间更容易产生桥链，也就是说链接两个或者吸附在二氧化硅表面

上的链的数目会更多。同时，随着填料含量的增加，二氧化硅总的比表面积增加，

也就是活性吸附点的数量在增加，导致橡胶分子链与填料的相互作用整体呈现增

加的趋势。在实验范围内的三种填料类型的硅橡胶/二氧化硅复合材料中，结合

胶的百分含量表现出的趋势是：PA>PZ>PG。对于添加了 G 填料的复合材料 PG，

发现随填料 G 含量的增加，结合胶的百分含量呈现微弱增加的趋势，特别是在

填料含量小于 30 phr 的情况下。相对于填充了二氧化硅 A 和 Z 的复合材料 PA

和 PZ，PG 样品中结合胶的含量随填料含量增加其增加的量远远的低于前两者。

这可能是由于 G 填料的比表面积低导致相同含量下 G 填料和橡胶分子链界面接

触面积小，进而导致吸附作用较弱[1, 8, 27-29]。 

 

图3.2  结合胶含量随填料含量和类型的变化 

3.3.2  结合胶和对应二氧化硅的结构形态 

结合胶的溶解实验结果表明：影响结合胶含量的不仅仅与混炼胶中填料的含

量有关，而且受填料种类的影响也比较显著。因此，我们利用透射电子显微技术

研究了包覆在填料表面结合胶的形态和分散状态图。3.3 给出了三种不同种类的

二氧化硅（图 a-c）以及在 25℃下收集到的 40 phr 二氧化硅填充的二氧化硅和结

合胶混合物（图 d-f）的透射电镜图。图 3.3a-c 分别对应着填料 A，Z 和 G。从

图中可以看出，A 系列二氧化硅是由直径为 10 nm 左右的类球形原生二氧化硅粒

子聚集成典型的无定形的树枝状结构，称此结构特征为“高结构”。Z 系列二氧

化硅的结构形态与 A 系列二氧化硅基本相似，是由粒径约为 20 nm 左右的类球

形原生二氧化硅颗粒组成的树枝状的团聚体。相对于 Z 系列二氧化硅而言，A 系

列二氧化硅的无序度和聚集程度均比 Z 系列二氧化硅的高，这主要是由于 A 系
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列二氧化硅的平均原生粒径更小（10 nm），比表面积更大（200 m
2
/g）所致。而

G 系列二氧化硅粉体结构与 A、Z 系列二氧化硅结构完全不同，它是由典型的单

分散球形颗粒组成，其颗粒直径约为是 200 nm，颗粒间并无特别明显的团簇现

象，通常称这类具有相对大的粒子尺寸，小的比表面积的颗粒结构为“低结构”。

从图 3.3a-c 分析可以知，由于 A 系列二氧化硅和 Z 系列二氧化硅聚集程度较大，

其颗粒之间的物理相互作用强烈，而 G 系列二氧化硅颗粒之间的物理相互作用

相对较弱。 

图 3.3d-f 为 25℃环境下收集到的由 40 phr 二氧化硅填充的二氧化硅和结合

胶的混合物的透射电镜图，d-f 分别对应着混合物 PA，PZ 和 PG。从图中可知，

PA 样品中二氧化硅聚集体表面包覆了大量的结合胶并且形成了均匀连续的絮状

结构。同样的，在样品 PZ 中也能明显观察到 Z 填料团簇体表面包覆的结合胶层，

但结合胶层的厚度和均匀性不如 PA 样品中的厚和均匀。然而，对于 G 填料填充

的硅橡胶复合材料溶解样品 PG，发现只有极少量的结合胶零星地存在于 G 表面，

并没有像 PA 和 PZ 样品那样在橡胶基体和颗粒间形成连续的界面结构。TEM 图

像所呈现出的样品 PA，PZ 和 PG 中结合胶的含量与前面热重分析结果相吻合。 

从图 3.3a-c 和 d-f 分析得出，在 A、Z 系列二氧化硅补强硅橡胶中形成的填

料网络是由直接接触的二氧化硅聚结体和不可移动胶共同组成。结合胶的形貌图

反映了二氧化硅与硅橡胶分子链的相互作用强度，在 A 系列二氧化硅补强硅橡

胶中填料-橡胶相互作用最强，而在 G 系列二氧化硅补强硅橡胶中填料-橡胶相互

作用最弱。由于在 G 系列二氧化硅补强硅橡胶中填料-橡胶相互作用十分微弱，

可以说明 G 系列二氧化硅不能形成完整的填料网络结构，它是由直接接触的填

料颗粒或者少量的不可移动胶，这些结合胶起着物理增补交联点的作用。上述研

究结果表明：结构越高的填料越容易在橡胶-填料界面形成连续结构的结合胶层。 
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图3.3  不同种类的二氧化硅及其对应的结合胶的透射电镜图：(a)A；(b)Z；(c)G；(d)PA；

(e)PZ；(f)PG。 

3.3.3  流变曲线和硫化特征参数 

为了研究填料的类型和含量对硅橡胶/二氧化硅复合材料硫化性能的影响，

采用橡胶加工分析仪 PRA200 对复合材料硫化过程进行了分析，得到如图 3.4 所

示的流变曲线。由图 3.4a-b 可知，填料 A 和 Z 填充的硅橡胶复合材料（分别记

为 SA 和 SZ）硫化过程中的变化趋势是相似的，随着填料含量的增加，扭矩 M

的值逐渐增大。值得注意的是，填充 G 填料的硅橡胶/二氧化硅复合材料（记为

SG）流变曲线的变化趋势与前两者明显不同。随 G 填料含量的增加，SG 的扭矩

值变化很小，而且与没有填充填料的纯的硅橡胶的扭矩值非常接近，特别是当 G

填料含量低于 40 phr 的时候。 
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图3.4  不同种类、不同含量的二氧化硅填充的硅橡胶复合体系的硫化曲线：(a)SA；(b)SZ；

(c)SG。 

为了获得更具体的流变信息，从流变曲线中提取了一些有用的物理参数来进

一步探讨硅橡胶复合材料的结构特征。这里的物理参数主要包括：最小扭矩

（ML）、最大扭矩（MH）和最大最小扭矩之差，即有效扭矩（ΔM=MH−ML）。

图 3.5a，b 分别为填料种类和含量对硅橡胶复合材料最小扭矩和有效扭矩的影响，

从图中可以看到复合材料 SA 和 SZ 的 ML 和 ΔM 随填料含量的增加呈现递增的

趋势，然而复合材料 SG 的 ML 和 ΔM 随填料含量增加表现为几乎不变的趋势并

且与纯的硅橡胶的值相当。 

事实上，硫化曲线中的最小扭矩 ML 的值代表着此时的硅橡胶复合材料硫化

反应还没开始发生。因此，未硫化的硅橡胶复合材料的粘度可以用 ML 来表征。

补强填料的加入可以增加复合材料的粘度即增加复合材料的 ML 的值这一现象已

经被相关领域的学者们所证实，认为是由于在橡胶-填料界面存在有强烈的相互

作用所导致，橡胶-填料的界面作用越强，越容易形成结合胶[30-31]。因此，ML与

结合胶有着紧密的联系。G 填料填充的 SG样品中 ML 的变化趋势与 SA 和 SZ 样

品的不同表明填料 G 与硅橡胶分子链的界面相互作用很弱，这也是导致 SG 样品

中结合胶含量明显变少的原因。 
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图3.5  不同类型、不同含量二氧化硅填充硅橡胶的硫化参数。(a)最小扭矩(ML)；(b)有效

扭矩（最大扭矩与最小扭矩的差值）（ΔM）。 

图 3.5b 为不同填料含量对硅橡胶复合材料有效扭矩 ΔM 的影响，通过硫化

参数 ΔM 的变化，揭示硅橡胶/二氧化硅复合材料在硫化过程中的网络结构的演

变[32]。与 ML 的变化规律类似，在高结构填料 A 填充的复合材料 SA 中，ΔM 随

A含量的增加呈现明显增大的规律。单分散二氧化硅G填充的复合材料SG的ΔM

值随 G 含量的增加并没有特别明显变化，甚至当 G 填料含量达到 70 phr 的时候，

ΔM 的增量仅仅在 1%左右。相对于样品 SA 和 SG，Z 填充的复合材料 SZ 的有

效扭矩的变化介于两者之间，并且接近于 SA 样品的变化趋势。关于复合材料中

填料对 ΔM 的增强效果之前也有报到[30]。本实验研究结果显示，填料的加入使

硅橡胶/二氧化硅复合材料的 ΔM 增强，这与 Flory-Rehner 模型是相吻合的[17, 33]。

因此，由填充填料后的橡胶 ΔM 的变化，可以推断补强粒子的加入可能会影响或

者改变橡胶基体的硫化行为。本研究中使用填料种类的不同，导致其对 ΔM 的影

响不同。另外，ΔM 的值与硅橡胶/二氧化硅复合体系的模量相关，而复合体系的

宏观模量受橡胶分子链网络和与结合胶紧密相关的填料网络的协同作用有关，也

就是说 ΔM 的变化能够间接反映复合体系网络结构的演变行为。在硅橡胶复合材

料 SA 和 SZ 中，由于纯的硅橡胶基体网络的模量相对较低，ΔM 的增加主要来

源于填料网络的贡献。而 SG 样品随 G 的增加，ΔM 并没有明显增加，这表明在

SG 样品中填料网络不存在或者毕竟弱，导致其有效扭矩 ΔM 主要来源于纯的硅

橡胶分子链网络。因此，我们可以推测：由结合胶起桥梁作用链接的填料网络在

硅橡胶/填料复合体系中起着重要的作用。 

3.3.4  硫化动力学过程分析 

上述三种硅橡胶复合体系的硫化动力学参数由橡胶加工分析仪 RPA2000 分

析测定。在本研究中，使用适宜的动力学模型模拟了硅橡胶基体及其三种复合材
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料。与化学反应类似，硫化反应动力学能够通过一个与时间和温度相关的方程式

进行模拟研究[14, 17, 34]。公式如下： 

dα/dt=K(T)f(α)                        (3.1) 

这里 α 代表转化率，t 代表时间，dα/dt 代表硫化反应速率，K 代表硫化反应动力

学常数，是一个与反应温度相关的函数，f(α)是该模型的功能函数。 

当使用橡胶加工分析仪研究硫化反应动力学时，转化率 α 可以表达为[14]： 

α = (Mt-ML)/(MH-ML)                  (3.2) 

这里，ML为硫化反应开始前的扭矩，Mt 为硫化反应进行到 t 时间的实时扭矩值，

MH是硫化反应结束时的扭矩值。 

通常采用自催化动力学模型来模拟橡胶复合材料的硫化反应[35-36]。硫化反应

过程中，转化率 α 不仅与没有反应的物质相关，也与反应完成的物质相关。根据

自催化模型，功能函数 f(α)可以由下面的公式得到[14, 30, 34]： 

f(α) = α
m

(1-α)
n
                      (3.3) 

将上式代入方程式(3.1)，得到如下等式： 

dα/dt =K(T) α
m

(1-α)
n
                (3.4) 

这里，m 为自催化反应的反应级数，n 为非自催化反应的反应级数。 

将实验结果代入模拟公式，得到三种不同种类二氧化硅填充的硅橡胶复合体

系在不同含量下的硫化反应速率与转化率的关系曲线，结果见图 3.6a-c 所示。同

时，根据公式(3.4)，采用非线性回归拟合的方法对实验结果进行了拟合,拟合结

果见图 3.6a-c 中的实线部分。 
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图3.6  不同填料种类和含量的硅橡胶复合材料的硫化反应速率与转化率关系曲线图。

(a)SA；(b)SZ；(c)SG。图中实线代表利用方程式（3.4）拟合曲线得到的曲线。 

由图 3.6可以看出，在不同的填料含量下，实验数据与拟合的结果均吻合得

比较理想。硫化反应速率 K(T)以及反应级数 m 和 n 的具体数值见表 3.4。从表中

可以发现，复合体系 SA 和 SZ 的反应速率随着填料含量的增加而减小，这归因

于由结合胶作为介质的填料网络的形成，后面将会进行详细地讨论。但是，从表

中我们也发现复合体系 SG 的硫化反应速率 K(T)的变化趋势与 SA 和 SZ 体系有

明显的差别。SG 体系的 K(T)值与纯硅橡胶的基本相同，并且随着 G 填料含量的

增而上下波动，波动范围在±0.5 min
-1。表明 G 填料独立地分散于硅橡胶基体中，

对体系的硫化反应速率并没有明显的影响即使是当填料含量增加到 70 phr 的时

候。由此推测：在复合体系 SG 中并没有形成稳定的填料-填料或者填料-橡胶网

络结构。 
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表 3.4  通过方程式(3.4)拟合得到的不同填料种类和含量的硅橡胶复合体系的硫化反应参数 

Compound 
k (T) 

min
-1

 
m n r

2
 

VMQ 4.93 0.52 1.42 0.99 

SG10 5.38 0.56 1.46 0.99 

SG20 5.58 0.58 1.46 0.98 

SG30 5.44 0.56 1.42 0.98 

SG40 4.83 0.54 1.38 0.98 

SG50 5.56 0.55 1.43 0.98 

SG60 4.59 0.47 1.33 0.99 

SG70 5.18 0.53 1.39 0.98 

SA10 5.72 0.61 1.57 0.99 

SA20 5.24 0.58 1.51 0.99 

SA30 4.91 0.57 1.53 0.99 

SA40 4.79 0.58 1.70 0.99 

SA50 4.40 0.55 1.62 0.99 

SA60 3.26 0.50 1.49 0.99 

SA70 3.76 0.53 1.62 0.99 

SZ10 5.18 0.60 1.47 0.99 

SZ20 5.46 0.59 1.51 0.99 

SZ30 5.30 0.55 1.54 0.99 

SZ40 5.05 0.58 1.53 0.99 

SZ50 4.74 0.55 1.51 0.99 

SZ60 4.53 0.52 1.51 0.99 

SZ70 4.21 0.54 1.42 0.99 

由实验结果可知，复合体系的硫化反应大部分会在 6 min内完成，因此从流

变曲线(图 3.4)中提取了前 6min 的数据，进一步研究不同类型的 40 phr 含量的

填料对硫化反应的影响。图 3.7 为获得的 ln (MH-Mt)与时间 t 的关系图，图中曲

线斜率为在时间 t 的硫化反应率。由图可以看出，整个硫化反应过程可以分成四

个阶段，在第一个反应阶段（t < 0.4 min），在这个阶段反应所有曲线几乎相同，

反应速率约为 0，这意味着反应处于预硫化期，即硫化反应在这个阶段还没有正

式开始。在第二阶段（0.4 min<t<1.5 min），不同复合体系的硫化反应速率均呈现

快速增加的趋势，而且增加的趋势和数值基本相似。我们猜测：在这一阶段的硫

化反应主要是硅橡胶基体的硫化。在第三阶段（1.5 min < t < 2.5 min），硫化反应

速率呈逐渐减小的趋势，注意到不同类型的填料对体系硫化反应的抑制效果不

同。结合胶含量越多的复合体系，硫化反应速率越慢，即抑制作用越明显。因此，

我们猜测：这一阶段的硫化反应主要发生在填料-橡胶的界面区域，也就是说硫

化反应在接近结合胶层或者是结合胶层内发生。在第四阶段（2.5 min < t < 6 

min），所有体系的反应速率又呈现出基本一致的状态，接近于 0，表明在此阶段
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大部分的硫化反应已经结束。 

 

图3.7  不同填料种类相同含量的硅橡胶复合体系的硫化反应速率与时间关系图 

3.4 讨论 

上述实验结果表明填料二氧化硅的结构形态和比表面积对结合胶的含量有

着显著的影响，通过对结合胶的影响进而影响复合体系的硫化反应动力学行为。

因此，我们推测结合胶对硫化反应动力学的影响归因于三维填料网络的形成，正

是由于填料网络的形成，使得橡胶分子链之间在三维空间的连通性变低，进而影

响硫化反应“轨迹”的连贯性[37-42]。为此，本文提出了不同类型二氧化硅填料的

橡胶复合体系的空间网络结构模型，详见图 3.8。 

 

 

图3.8  以结合胶为媒介的不同种类填料网络结构图 
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图 3.8a 为复合体系 SA 的结构模型图。由图可见，橡胶分子链通过物理或者

化学吸附的方式包覆在填料聚集体的表面并形成结合胶层，结合胶层再与更外层

的橡胶分子链相连，并通过结合胶或更外层的橡胶分子与邻近的填料聚集体相互

连接在一起，以结合胶为桥键介质的形成了连续均匀的填料网络结构[43-45]。正是

由于这种连续均匀网络结构的形成，把之前连续的橡胶分子链基体网络分隔开，

使得橡胶分子链网络变得不连续，不均匀。正是由于这种连续填料网络结构的形

成限制了硫化剂在橡胶基体中的分散，并且减少了橡胶基体中反应点的数目。这

就会使得硫化反应的“轨迹”在空间上受阻，进而抑制了硫化反应的进行。实验

结果发现结合胶数量和硫化反应速率的相关性与我们提出的网络结构模型相吻

合，在复合体系 SA 中由于其高的结合胶含量，因此 A 填料对该体系在硫化反应

过程中的抑制作用最明显。 

与 SA 体系有明显不同的是 SG 复合体系，该体系中由于 G 填料的结构形态

和粒子相对较大的原因，填料并没有在基体中形成连续的网络结构。如图 3.8c

所示，大部分填料粒子单独地分散在基体中，其表面几乎没有形成结合胶层。因

此，在 SG 复合体系中硫化反应的空间轨迹几乎不受填料 G 的阻碍，这也间接地

解释了尽管 G 填料的含量达到了 70phr，体系的硫化反应速率几乎没有发生变化

的原因。对于填充 Z 填料的 SZ 复合体系，其结合胶的含量介于 SA 和 SG 之间，

连续的填料网络结构比体系 SA 的稀疏，如图 3.8b 所示。因此，复合体系 SA 中

的填料对体系硫化反应速率影响最大， SZ 体系受填料的影响次之，影响最小的

为 G 填料填充的 SG 复合体系。 

总之，由于以结合胶层为媒介的连续填料网络结构，在空间上阻碍了体系硫

化反应的轨迹，进而影响硫化反应速率。这也就是结合胶对硫化动力学行为的影

响本质原因。填料网络结构的连通性越好，越容易阻碍硫化反应的轨迹，进而导

致硫化反应速率下降。因此，可以通过结合胶的含量来考证填充体系的宏观硫化

性能。 

3.5  结论 

本小节研究了三种不同结构类型的补强二氧化硅填料对硅橡胶复合体系的

结合胶含量和结构形态以及对硫化性能的影响，得到如下实验结果和结论： 

（1）三种体系中结合胶的百分含量均随填料填充量的增加而增加，其中 SA、

SZ 和 SG 体系结合胶含量分别由 0 phr 时的 0%增加到 70 phr 时的 47%、40%和

12%，可见 SG 体系中结合胶含量明显比前两者中的少约 30%左右； 

（2）TEM 结果表明：二氧化硅填料 A 是由原生粒径约为 10 nm 左右的类
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球形粒子相互聚集而成的无定形树枝状结构，分散在硅橡胶基体中后，其表面包

覆着均匀而密实的硅橡胶分子，形成连续均匀的结合胶层。填料 Z 是由原生粒

径约为 20 nm 左右的类球形二氧化硅颗粒组成的类似 A 填料的无定形结构，其

粒子聚集程度略低于 A 填料，与硅橡胶基体混合后形成了明显的结合胶层，但

其厚度和均匀性比 A 填料的差。G 填料为粒径为 100 nm 左右的单分散颗粒，在

硅橡胶基体中表面出现大量的空洞，只有少量的橡胶基体零星地分布在填料表

面； 

（3）硫化曲线分析表明：在复合体系 SA 和 SZ 中，随填料含量增加 ML 和

ΔM 呈现明显增加的趋势，而体系 SG 的 ML 和 ΔM 随填料含量增加几乎没有变

化，与纯硅橡胶的数值接近，认为由填料 A 和 Z 与橡胶基体间存在强界面作用

所导致。 

（4）通过对不同体系的硫化动力学进行分析，发现随填料含量增加，体系

SA 和 SZ 的硫化反应速率逐渐减小，其中 SA 由 10 phr 时的 5.72 min
-1 减小到 70 

phr 时的 3.76 min
-1，SZ 由 10 phr 时的 5.18 min

-1 减小到 70 phr 时的 4.21 min
-1，

表明填料 A 和 Z 对体系的硫化具有抑制作用。而 SG 体系的硫化反应速率随填

料含量增加几乎趋于不变。 

（5）通过对比研究不同填料相同含量（40 phr）三种复合体系的硫化反应动

力学过程，得到硫化反应速率的变化率与硫化时间（ln (MH-Mt)与 t）的关系，发

现硫化反应初期（0.4 min < t< 1.5 min）以硅橡胶基体的交联反应为主，不同体

系的硫化反应速率几乎相等，在硫化反应后期（1.5 min < t < 2.5 min），该阶段硫

化反应速率变慢，主要以结合胶层橡胶的交联为主，A 填料对体系硫化的抑制作

用最明显，Z 次之，G 几乎没有抑制作用，揭示了 SA 体系中结合胶层比较完善

而 SG 体系在填料表面几乎没有结合胶层的形成，也间接地表明了 SA 体系具有

较强的界面吸引作用，G 体系没有吸附作用。 

（6）提出了填料影响橡胶硫化动力学的机制，并建立了以结合胶为连接媒

介的填料网络结构模型，解释了填充橡胶的硫化行为。 
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第 4 章  X 射线 3D 纳米成像技术研究填料网络增强机理 

4.1  引言 

硅橡胶是一种高性能聚合物材料，由于它们独特的分子结构以及与增强纳米

颗粒间的强烈相互作用，使得其可以根据不用的应用背景有针对性地调节材料的

结构以达到为不同行业进行“量身打造”的目的[1-5]。然而，相对于其他弹性体

高分子材料而言，即使是交联后的硅橡胶基体，其分子链网络的机械性能也非常

弱。为了弥补这一缺陷，通常会将纳米二氧化硅颗粒填充到硅橡胶基体中达到增

强增韧的目的。纳米二氧化硅对硅橡胶的补强有着非常惊人的效果，经过补强后

的硅橡胶其断裂能增加到 3个数量级以上。尽管纳米填料的加入对硅橡胶宏观机

械性能的改变效果非常显著，但由于硅橡胶复合体系的非平衡和非均匀性，使得

到目前为止，这种填料补强硅橡胶的物理本质称为长期困扰该领域专家学者的难

题之一[2, 6-17]。 

通过几十年的深入研究，相关领域的专家学者们，如 Lame，Mark 等认为：

在填料填充的橡胶基体中，纳米填料聚集体通过其表面的结合胶层相互连接形成

三维填料网络[3, 5, 18-30]。这一学术观点目前被人们普遍接受，认为在填料填充的

橡胶基体中，填料网络和基体高分子网络相互贯穿组成复合双网络结构，填料补

强的物理本质来源于纳米填料网络和橡胶分子链网络的协同作用[2, 4, 6, 31-41]。得益

于近几年来学术界对水凝胶双网络的深入研究[42-50]，使得人们对双网络的补强和

增韧机制的理解取得了重大的进展，重要的是其研究成果或许能够被借鉴来理解

橡胶/填料复合双网络的结构特征和补强机制。最近 Gong 总结了近年来专家学

者们对水凝胶双网络能量耗散机制的研究结果，认为双网络体系中能量耗散主要

有以下四种机制[51-55]：（1）聚合物链的断裂；（2）聚合物链的可逆交联；（3）聚

合物链或交联点主要区域的转化；（4）填料或纤维的拉出或者断裂。在硅橡胶/

二氧化硅复合体系中，填料聚集体及其表面的结合胶层共同构成了类似水凝胶双

网络中的第二网络，即硬网络结构相，这种结构相互贯穿地分散在橡胶高分子集

体中作为第二网络的分子链和两个网络的功能交联点。上面提到的四种能量耗散

机制可能都存在与填料填充的橡胶复合材料体系的补强和增韧机理中。通过利用

同步辐射 X-ray 三维纳米计算机断层扫描技术（Nano-CT），我们最近的研究结

果表明：在炭黑填充的天然橡胶体系中，填料网络的断裂确实在能量耗散中起着

重要的作用，然后其他文献中提到的另外三种能量耗散机制并未在研究的体系即

炭黑填充的天然橡胶体系观察到。相对于炭黑填充天然橡胶的补强效果，二氧化
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硅填充的硅橡胶的断裂能比前者多了 1-2个数量级，这表明在二氧化硅填充的硅

橡胶体系中的增强增韧机理与炭黑填充的天然橡胶存在着较大的差别。 

为了揭示二氧化硅纳米填料对硅橡胶的补强机理，本论文章节通过采用同步

辐射 X 射线三维纳米成像技术研究了硅橡胶/二氧化硅复合材料在不同应变下的

结构演变。通过三维图像处理技术，得到了不同应变条件下的二氧化硅纳米填料

三维结构相关数据信息，基于从上述实验得到的纳米填料的结构演变信息，我们

观察到了在拉伸外场条件下，二氧化硅纳米填料和硅橡胶分子链网络出现了由应

力诱导而产生的相分离现象。随着拉伸外场的诱导，纳米填料聚集体和填料网络

经历了断裂破坏，迁移和纳米填料聚集体及填料网络的可逆交联。硅橡胶/二氧

化硅复合体系在应力诱导相分离的产生过程中，上述关于凝胶双网络能量耗散的

四种机理均包含在此结构演变里面。这也许可以解释二氧化硅加入后硅橡胶的断

裂能得到如此惊人的改变的本质原因。 

4.2  实验部分 

4.2.1  实验原料 

实验中主要使用的原材料见表 4.1。 

表 4.1  主要实验原料 

原料名称 型号及规格 生产厂家 

聚甲基乙烯基硅橡胶 VMQ (110-2) 浙江新安化工有限公司 

液相法二氧化硅 Z 
德国赢创 DEGUSSA 股份有限公

司 

羟基硅油 GY-209-3 晨光化工研究院 

过氧化二异丙苯 DCP 国药集团化学试剂有限公司 

硅橡胶中乙烯基含量为 0.23%，重均分子量约为 650 Kg/mol。液相法纳米填

料二氧化硅的比表面积为 140 m
2
/g（由氮气吸附的方法测得）。羟基硅油作为结

构控制剂和偶联剂用于硅橡胶的加工。过氧化二异丙苯（DCP, 99%,AR）在本实

验中作为硫化剂使用。最终硅橡胶/二氧化硅复合材料的配比为（质量比）：甲基

乙烯基硅橡胶为 100 份，二氧化硅为 40 份，羟基硅油为 4 份，过氧化二异丙苯

为 3 份。 

4.2.2  实验仪器 

实验中使用的主要仪器设备见表 4.2。 
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表 4.2  主要仪器设备 

仪器设备名称 型号 生产厂商 

哈克密炼机 RC400P 德国 HAAKE 公司 

平板硫化机 P300E 德国 Collin 公司 

自制拉伸装置  同步辐射实验室加工 

X 射线成像站 4W1A 背景同步辐射光源 

 

1.  自制单轴单向拉伸装置 

图 4.1 为自制的和北京光源成像站连用的微型拉伸装置的实物图。其中样品

通过夹头固定在与转轴平行的方向，转轴上是螺纹设计，通过沿螺纹方向转动进

行调节样品的形变，实验的时候底座直接装在成像站的样品台上，实验时以转轴

为中心进行转动。 

 

图 4.1  微型拉伸装置实物图 

2.  同步辐射 X 射线成像站（4W1A） 

本章节同步辐射 X射线成像实验是在北京同步辐射光源（BSRF）的 4W1A

线站上进行的。图 4.2 为线站全貌图和实验真空腔体内部结构图[56]。 
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图 4.2  北京光源 4W1A 线站全貌图和内部结构图 

该线站的工作模式主要有单色聚焦光模式和白光模式两种。其中利用单色聚

焦光模式可进行纳米分辨三维成像，利用白光模式可以进行 X射线形貌实验和相

位衬度三维成像，不同工作模式的原理见图 4.3 所示。下面就本论文使用的成像

模式进行简单阐述装置的基本工作原理。由图 4.3 可知，整套装置的起点为扭摆

器，距离扭摆器 22 m 处的平面压弯镜将入射的 X射线在垂直方向上准直成平行

的光束，距离扭摆器 29 m 的双晶单色器将白光 X射线进行单色化，距离扭摆器

31 m 处的柱面压弯镜在水平和垂直方向上将单色化的 X射线聚焦到距离扭摆器

42.8 m 处的精密四刀狭缝。北京光源的纳米分辨 X射线成像装置为“透镜”成像

方式，与普通透镜不同的是其使用的光源不是可见光，而是硬 X射线作为照明光

源，使用椭球聚焦镜作为入射 X射线光源聚焦元件，并且使用波带片对样品进行

放大成像。 

 

图 4.3  北京光源 4W1A 纳米成像光束线和纳米分辨 CT 成像光路示意图
[56]

 

本实验采用单色聚焦光模式进行了纳米分辨的三维成像，该成像模式的主要
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技术参数见表 4.3
[56]。 

表 4.3  X射线纳米分辨三维成像的主要技术参数
[56]

 

成像模式 能量范围 
光通量

(photons/s) 
空间分辨率 光斑尺寸(H×V) 

纳米成像 5～12 keV ～10
8
@ 8 keV 

30 nm 10 µm ×10 µm 

50 nm 15 µm×15 µm 

100 nm 60 µm×60 µm 

4.2.3  样品制备 

硅橡胶/二氧化硅复合材料利用转矩流变仪（RC400P, HAAKE Co., Ltd, 

Germany）通过两步混合的方法将其混炼后进行硫化而制得的，具体流程见图4.4

所示。第一步是将50 g甲基乙烯基硅橡胶生胶、20 g二氧化硅和2 g羟基硅油按比

例依次加入到150℃的密炼机中，在转速为90 r/min的条件下混炼30 min，得到硅

橡胶/二氧化硅混炼胶。随后将前面混炼得到的混炼胶常温陈放2周，以达到吸附

平衡和结合胶形成的目的。第二步是将1.5 g硫化剂DCP加入到上面混炼得到的硅

橡胶/二氧化硅的混炼胶中，继续在转矩流变仪中以60 r/min的转速常温下混炼10 

min，得到添加有硫化剂的混炼胶。将通过两步混合法得到的混炼胶在160℃的平

板硫化机中20 MPa的压力下硫化10 min，最终得到厚度为50 μm的硅橡胶/二氧化

硅硫化薄膜。将得到的薄膜样品裁剪成5 mm×2 mm的长方形样条以备后续实验

的单轴拉伸和X射线成像。这里指的提到的是得到厚度为50 μm的硅橡胶/二氧化

硅薄膜，此厚度也是X射线成像实验系统的焦点深度。 
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图 4.4  样品制备示意图 

4.2.4  X 射线纳米计算机断层扫描（Nano-CT）成像原理 

准确获得样品的三维结构信息和内部组分的空间分布数据是 X 射线成像的

主要目的，普通的 X 射线成像获得的样品三维结构信息是在 X 射线光路方向上

所有结合信息叠加之后的二维投影，这样就容易导致样品内部结构信息相互混淆

在一起难以区分。为了解决这一技术难题，近年来相关领域的专家学者们通过在

同步辐射光源上将 X 射线显微技术与与计算机断层扫描成像（Computed 

Tomography, CT）原理结合起来，通过在 X 射线显微实验装置中添加可以旋转的

样品台、CT 重建算法软件以及高精度纳米分辨级别探测器，建成了 Nano-CT 成

像装置。Nano-CT 成像过程及原理如图 4.5 所示，X 射线照射样品后得到一定角

度下样品的二维投影图，然后按设定程序再将样品转动一定的角度，得到样品在

另外一个角度下的二维投影图，继续重复这一过程，直到转动到设定的角度（通

常为 180º）为止，此时得到了多组二维投影图像。 
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图  4.5 Nano-CT 成像过程及原理图
[18]

 

随后将得到的二维投影图经过一系列的数学算法处理后获得样品的三维结

构信息，一般称这一过程为“三维重建”。 

4.2.5  X 射线纳米成像实验流程 

本实验在北京同步辐射4W1A线站上进行，该线站有两种成像模式：1、高

分辨模式：视场为15 μm×15 μm，分辨率为30 nm；2、大视场模式：视场为60 

μm×60 μm，分辨率为64 nm。基于填料二氧化硅在硅橡胶基体中的分布主要以

聚集体的形态存在，最小单位约为100 nm ~ 200 nm，而且为了能够更大范围内观

察橡胶复合体系随应力的演变规律，因此本实验采用大视场模式进行成像。本实

验设计的目的是期望通过大视场模式成像既能够得到样品的纳米三维结构信息，

又能成像足够大的样品以得到有效的实验数据。实验时所用的光通量为8 keV。

具体实验步骤如下： 

1.  样品的拉伸：成像实验开始前，首先将长方形的硅橡胶薄膜固定在可拉

伸至不同应变的自制拉伸装置两端的夹头上。每次实验时将样品分别拉伸至对应

的预设应变，对应每一次成像实验，薄膜样品被设置的应变分别为：0、0.5、2.0、

3.0和4.0，拉伸速率为20 μm/s。这里需要注意的是，需要将样品拉伸至设定的应

变后静止放置1 h，目的是为了将橡胶薄膜样品在设定的应变下松弛一段时间以

确保整个样品分子运动的平衡状态。 

2.  标记金颗粒：在将拉伸装置及一定应变状态的样品放置到成像装置的真

空腔体内之前，需要在薄膜样品上撒上少许大小约3 μm左右的金颗粒。这是因为

在CT数据采集过程中由于样品的转动、样品台的震动以及样品热膨胀而导致样

品在视场中的位置发生漂移，在数据处理时需要对样品的位置进行校正，撒在样

品上的金颗粒可以作为标准参照物来进行位置的标定。 

3.  样品的装载：将固定有一定应变样品的微型拉伸装置固定在样品架上，
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并移入纳米成像设备真空腔体内的样品台上，通过手动调节，样品台以5º为间隔

分别旋转±90℃，确保样品在旋转过程中不会碰触到探测器。 

4.  设备的调节：将测试模式切换到可见光显微镜模式，调节样品的X、Y

轴至视场中心，完成粗调环节。切换到X射线成像模式，点击连续采集分别旋转

到-90º和90º，并用红线标记出样品的位置，求出两根红线中间的位置，然后移

动样品Z轴的位置到红线标记的位置，使样品处于相对的 ―中间位置‖。。进一步

精确移动样品的X轴是样品靠近视场中心位置，接着移动Y轴找到样观察样品的

具体区域。抽真空，使放置样品的真空腔体内处于真空环境状态，以达到减小X

射线在空气中的衰减的目的。 

5.  成像参数确定：采集单张图像，根据得到的图像调节曝光时间，调整图

像的光强和信噪比。 

6.  背景采集：移动Z轴的位置（本实验中采用一般固定值1500），将样品

移出光路位置，然后按照已经确定的成像参数进行背景成像，采集10张背景，以

便在后期数据处理的时候取平均值。 

7.  数据采集：将样品原位移回光路，采集二维成像数据。设定每幅图曝光

时间为15s，以旋转角度间隔为0.5º为单位步长，从-70º到70º的角度范围内采集CT

数据。实验完成后，打开阀门放掉真空状态，待样品腔恢复常压后，取出样品，

放入下一个样品继续按上述流程操作。每一个应变下实验样品能够得到281张二

维透射图。 

4.2.5  成像数据处理 

将采集到的橡胶薄膜样品在不同旋转角度下的二维投影图，使用滤波反投影

算法重新构建样品的三维结构，并为了后期的三维数据分析，将该算法重建得到

的三维结构图切割成一系列的断层图，如图 4.6 所示[57]。 

 

图 4.6  成像数据处理原理图[57]
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本次数据处理是利用北京和合肥同步辐射线站上的服务器进行的，使用

Xradia TXMcontroller 程序软件进行了扣除背景和图像的图像几何校正的操作。

利用 Xradia XMReconstructor 程序进行转轴校正和重建断层图像的工作。具体过

程如下： 

1.  将前面实验得到的 10 张背景图像利用 TXMcontroller 程序软件进行平均

化处理，得到平均后的背景图像并保存。然后将样品在不同角度得到的所有的二

维投影图都进行扣除平均背景的操作，将得到消除成像光路背景光的影响，加强

了实验图像的信噪比。 

2.  接着继续使用 TXMcontroller 程序软件对图像进行几何校正。通过对 CT

实验得到的每一张二维投影图上金颗粒标记物的位置进行标记准直来实现。这一

操作在 Alignment 操作窗口实现，选择每一张图分别进行校正。值得注意的是这

一操作过程可以重复多次，效果会更好一些。 

3.  接着将上述处理过的二维投影图在 Xradia XMReconstructor 程序软件中

打开，进行转轴校正的操作。把样品实际转轴与视场中心的偏移值进行消除。最

后将完成转轴校正的 CT 数据，通过输入合适的参数，得到适当的 shift 值，该操

作执行时需要对边缘成像不完全的部分都裁剪掉。 

4.  根据前面得到的参数值，利用Xradia XMReconstructor程序软件进行重建

断层的操作。 

4.2.6  三维重构与数据分析 

利用Avizo Fire VSG软件进行断层数据的三维重构、三维显示和和数据分析

等操作。[57]该软件是由Visualization Sciences Group（法国）推出的一款专门针对

地球地质科学、材料科学以及CAE工程计算等一款强大可视化软件。该软件具有

图像处理、图像分割、3D可视化显示、数据定量分析以及动画展示和制作等功

能[58]。本实验主利用其部分功能完成了对实验数据的处理、可视化和定量分析

等操作。具体方法如下所述： 

1.  首先导入由XMReconstructor软件得到的CT数据的断层图像信息，形

成.am格式的文件； 

2.  选中文件，选择图像需要处理的区域，经行裁剪，得到后续有效处理区

域； 

3.  对经过裁剪过后的区域信息首先进行滤波操作，以消除或减小在成像和

数据重建过程中导致的噪声； 

4.  对经过滤波处理的图像进行图像分割操作，这一操作的目标是为了把样

品中不同的组份分割开来，处理的基础是源于不同组份的物质的密度不同，造成



第 4章  X射线 3D纳米成像技术研究填料网络增强机理 

88 

  

其对光的吸收不同，导致在重构的图像上表现出像素值及区域的不同，处理的时

候根据不同的像素区间区（即阈值范围）分出不同的物质[59-60]。本实验所用的硅

橡胶/二氧化硅复合材料，主要成份由硅橡胶基体和二氧化硅颗粒两种材料组成，

在图像处理时认为该样品为两相，因此，分割的时候可以根据不同的阈值进行分

割[61]。通过验证不同的阈值条件下，两项所占的比例，如此反复，直到两项所

占的比例与实际的比较相近或者相等时，对应的阈值为最终两项分割的具体像素

值即阈值，这里最终确定的阈值为142.8； 

5.  通过体渲染和等值面渲染等操作模块的操作，通过前面两个模块儿的初

步交互式处理，得到了样品的三维（3D）可视化图像，通过投影或者是具体局

部位置的空间提取，可以获得需要分析或者感兴趣的内部区域； 

6.  二氧化硅填料团聚体在基体中的分布信息被获得，通过统计模块中交互

式命令的操作，可以完成对团聚体尺寸，位置、距离和面及体的一些几何测量，

利用得到的信息，同MATLAB相结合，可以对图像信息进行量化和分析。 

7.  创建高质量的立体或非立体的三维图像演示，并生成动画或者视频演示

文件。 

图4.7a所示为应变为0的时候硅橡胶复合体系的三维成像示意图，为了更直

观地观察填料在橡胶基体中的分布情况，图例中对硅橡胶基体进行了透明化处

理。根据文献，在高分子基体中，如果填料的含量达到或者超过一定的值，称为

临界阈值，填料团聚体被认为相互联通并贯穿地分布在高分子基体中，这时相互

联通的填料被视为“填料网络”，在本论文中，借鉴了这一学术观点，认为填料

在基体中为相互连接组成了“填料网络”。为了后续分析的方便和可操作性，通

过对4.7a图进行“骨骼化”操作处理，得到了填料网络在硅橡胶基体中的分布情

况，具体效果见图4.7b。 
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图 4.7  硅橡胶复合体系的三维重构（a）填料在硅橡胶基体中的三维分布的可视化效果图（上

方）和对应的示意图（下方）；（b）填料骨骼化模型图（上方）和对应的示意图（下方）。 

为了定量化描述硅橡胶填充体系填料的补强机理，我们通过对成像信息的处

理和分析，得到了不同应变条件下的一些重要参数，如：填料团聚体的坐标，尺

寸大小和数量，填料网络中交联点的坐标和数量，填料网络链段的端点坐标和链

段的数量等。随后，平均网格距离，填料网络的连通性和交联点的密度等表征填

料网络信息的参数被通过编制的计算机成像计算出来，为后续的分析提供支持
[44]。 

4.3  实验结果 

4.3.1  拉伸和机械断裂实验 

在进行 X 射线纳米成像实验研究填料网络之前，我们首先对比了纯硅橡胶

和填充了纳米二氧化硅的硅橡胶的力学性能。图 4.8 为填充纳米二氧化硅的硅橡

胶和纯的硅橡胶样品在拉伸状态下的应力应变曲线图。 
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图 4.8  纯硅橡胶和填充纳米二氧化硅填料的硅橡胶样品的工程应力应变曲线，图中的插图

是在小应变下应力应变曲线的放大图。 

从图中可知，纯硅橡胶的断裂应变和应力分别为 0.3 和 0.2 MPa，然而，填

充了纳米二氧化硅填料后的硅橡胶体系的断裂应变和应力分别达到了 4.5 和 10.1 

MPa。这一现象表明填料加入到硅橡胶基体后，起到了显著的增强和增韧的效果。

为了能够定量地表征这一增强和增韧的效果，我们分别计算了填充纳米二氧化硅

填料和未填充填料的硅橡胶的断裂能，也就是单位面积上产生裂纹所需要做的

功，具体表达式如下[51-54]： 

                            0
0

( )L d


                        (4.1) 

这里，σ(ε)代表在应变为 ε 时对应的拉伸应力，L0 代表的是样品拉伸前的原

始长度，这里样品的初始长度为 2 mm。增韧因子能够被写成： 

                     
( )filled unfilled unfilled    

                      
(4.2) 

这里，Γfilled 和 Γunfilled分别代表着二氧化硅填料填充的硅橡胶和纯硅橡胶的

断裂能。基于公式(4.1)和公式(4.2)，计算得到纯硅橡胶的断裂能为 66 J/m
2，填

充有 40 phr 的硅橡胶的断裂能为 49400 J/m
2，增韧因子 ΔΓ 为 748，也就是说填

加了二氧化硅纳米填料后硅橡胶的断裂能比纯硅橡胶的断裂能要大 748 倍。 

4.3.2  拉伸形变下填料网络结构演变的可视化观察 

图 4.9为不同应变下沿二氧化硅聚集体骨架演变而来的填料网络的三维成像

图。由图 4.9 可以看出，在拉伸形变前即应变为 0 的是时候，填料网络链间相互

连通并且均匀地分布在硅橡胶基体中，结果见图 4.9a。随着拉伸的进行，复合体

系的应变在发生变化，随着应变的变化填料网络也发生着形变，随应变的逐渐增

加，二氧化硅填料网络渐渐地变得松散和不均匀，并伴随有网络链断裂的现象产

生。当应变增加到 2 的时候，填料网络的密度沿着拉伸方向在变化，看上去像随
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着拉伸填料网络在协调变化，如图 4.9c 所示。随着应变进一步增加到 3 的时候

（图 4.9d），填料网络链除了出现明显的链断裂现象之外，周围的网络链以一定

的尺度团簇到一起并沿拉伸方向取向，形成了一根根类似于纤维束状的团簇棒。

继续增加应变到 4（图 4.9e），团簇棒状的结构有一部分消失，填料网络又变得

相对均匀，在此应变下，网链断裂结构也能被观察到，此应变下填料网络的结构

状态与未拉伸的状态相近似。 

 

图 4.9  沿着二氧化硅填料聚集体骨架构建的填料网络在不同应变下的三维重构图。(a)应变

为 0的三维重构图;(b)应变为 0.5 的三维重构图;(c)应变为 2 的三维重构图;(d)应变为 3 的三维

重构图;(e)应变为 4 的三维重构图。 

为了定量化地分析填料网络在不同应变条件下的形变、破坏和重构行为特

征，我们通过对 X 射成像数据进行三维处理和数据信息提取，结合 Matlab 程序

语言，计算得到了填料网络的部分结构参数。首先利用三维处理软件 Avizo 中的

功能模块，统计已知空间内的三维图像中填料网络链交联点间的空间距离，并求

统计平均值，因此得到了填料网络的平均网络间距也就是是网络尺寸，l。该结

构参数随应变的变化规律见图 4.10a 黑色的曲线。由图 4.10a 可以看到，随应变

增加填料网络出现先增加后减小的趋势。在应变为 0 的时候，也就是样品没有发

生拉伸形变前，填料网络的平均网格间距为 622 nm。随应变进一步增加到 2，填

料网格间距增加到了 720 nm，网络间距增加了 100 nm，随后，网络间距随应变

的增加逐渐减小，当应变增加到 4 的时候，网络间距由 720 nm 减小到了 623 nm，
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这与未拉伸样品的网络间距 622 nm 几乎相同。 

 

图 4.10  不同应变下填料网络的结构参数和对应的机械性能。（a）不同应变下填料网络的平

均网络间距和网络连通性；（b）填料网络密度与拉伸模量关系，红色实线为线性拟合结果，

实验结果上方对应的数值为对应的应变值。 

由于填料网络的平均间距和连通性(Tnet)是表征拉伸形变下填料网络结构破

坏和重构的重要参数，我们通过利用 Avizo 软件，获得了填料二氧化硅聚集体的

尺寸分布 ξi 和平均粒径 dAve。依据面心立方排列规则，相邻的二氧化硅聚集体间

的有效距离可以被通过公式， 1/3(0.86 1)c Aved d   计算得到[18-19, 62]，这里 ϕ 代

表填料二氧化硅的体积份数。通过定义连通因子 /i cd d  来描述填料网络的连

通性：当二氧化硅聚集体的尺寸(di)大于相邻的二氧化硅聚集体间的有效距离(dc)

的时候，认为网络间是相互连通的。填料网络的连通性能够被下式表达：

100 ( 1) /net iT N N   ，这里 N (β≥1)代表了填料聚集体的尺寸(di)大于聚集体间

的有效距离(dc)的聚集体的数量，Ni 代表了二氧化硅填料聚集体的总的数量。因

此，通过上述公式计算得到填料网络在不同应变下的连通性 Tnet，详细结果见图

4.10a 中的蓝色的“空心方块-线”的曲线图。由图 4.10a 发现,不同应变条件下，

填料网络连通性的变化范围并不是特别大，在 80%～84%范围内波动。随应变增

加，连通性出现先减小后增加的趋势。随着应变的增加，填料网络连通性的值

Tnet 由未拉伸时的 84%轻微地减小到应变为 3 时的 81%。当应变进步一增加到 4

的时候，网络连通性反而增加，恢复到了 83.3%，与小应变或者未拉伸时连通性

的值相当。相对于同样体积含量的炭黑填料在天然橡胶基体中连通性随应变的变

化情况而言，二氧化硅填料在硅橡胶中的连通性的变化是微不足道的，即使在连

通性变化最大的应变 3的时候。在相同应变下炭黑填料在天然橡胶基体中连通性

Tnet 值的变化达到了 50%。这里值得注意的是，虽然在拉伸过程中二氧化硅填料

连通性的变化相当微弱，但这并不意味着填料网络在整个形变过程没有发生断裂

或者破坏。因为在大应变为 4的时候，填料网络的断裂明显地发生了（由三维成

像图和后面的数据可以得到验证），但该应变下填料网络的连通性几乎与未拉伸

时的一样，这表明在形变过程中二氧化硅填料聚集体为可逆交联。也就是说在拉
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伸在形变的过程中，二氧化硅填料网络的破坏和重构是同时发生的，正是由于其

这一特征，才会使得二氧化硅填料对硅橡胶有着非凡的增韧效果，具体证据将在

后面进行详细讨论。 

对于高分子链网络聚合物而言，其模量与分子链的密度呈典型的线性关系。

为了检验填料网络是否也符合高分子链这一特性，我们计算了样品拉伸模量 E

与填料网络链密度 n 的关系，具体结果见图 4.10b。填料网络密度 n 是由公式
31/n l 计算得到，这里 l 代表了填料网络交联点间的平均距离，具体数值由图

4.10a 可以得到。同时，不同应变下的拉伸模量 E 可以从图 4.8 的应力应变曲线

中通过一维求导获得。令人兴奋的是，除了接近样品宏观断裂应变的最大应变 4

之外，拉伸模量 E 与填料网络的密度 n 呈线性关系，通过拟合得到斜率 K 值为

4.96×106 ，该线性关系表明填料网络的参数与力学性能的关系符合高分子交联

网络模型，间接证明了填料在硅橡胶基体中是以网络的形式存在的。由图 4.10b

可知，填充了二氧化硅的硅橡胶复合材料的断裂应变除了纯硅橡胶贡献的 0.3 的

断裂应变外，对另外所增加的显著的断裂应变，均来自于填料网络的贡献。在应

变小于等于 3 时，拉伸模量 E 与填料网络的密度 n 的线性关系说明了填料网络

的连通性 Tnet 所代表的是真实地机械连通，这时体系的整个填料网络都在承受应

力。当应变为 4 的时候，填料网络的连通性 Tnet 和交联密度 n 均与未拉伸时的样

品的参数相当。但是在应变为 4 时的拉伸模量比未拉伸样品的拉伸模量低，这表

明在此应变下的填料网络机械上并没有完全连通。基于样品填料网络结构和机械

性能的相关性，我们猜测在应变小于等于 3 的情况下，填料网络的断裂和机械的

完全重新连接能够同时发生，但是在更大的应变条件下，填料网络不能够再达到

机械的完全重新连接，这可能会导致最终橡胶复合材料的断裂。 

 

图 4.11  不同应变下重构形成的 2 μm(30 像素)厚的可视化 3D 填料网络图。(a-e)为沿 x-z 平

面视角的 3D 填料网络图，(a'-e')为与 x-z 平面成 45º视角的 3D 填料网络图。 

为更清楚地观察补强过程中填料网络结构演变具体细节，对应变为 0 到 4
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的样品，提取了三维重构图中长宽厚分别为（300×30×350）pixel
3
 (x×y×z)的图像

进行了分析，即取了实验结果三维重构最大范围的长度和宽度，并且在厚度方向

上刻意取薄了。图 4.11a-e 和 4.11a'-e'分别是与 x-z 平面平行和与 x-z 平面成 45

度角的不同应变的透视图。类似于图 4.10的变化情况，在未拉伸式样中,填料以

类似分子链的形式存在，分子链与分子链间以相互交联或接近的状态贯穿于整个

样品中，形成了均匀分布的二氧化硅填料网络（图 4.11a, a'）。在应变增加到 0.5

的时候，发现填料网络的网格尺寸在明显地增加（图 4.11b, b'），当应变继续增

加到 2的时候，分子链间出现断裂和空隙，并且呈现出了与拉伸方向垂直排列的

网络分子链，类似结晶聚合物中的"kebab"结构（4.11c, c'）。当应变增加到 3 的

时候（图 4.11d, d'），填料网络在硅橡胶基体中的分布形态发生了明显的改变，

之前类似“kebab”结构消失。分子链网络相互聚集形成局部高填料密度的束状

区域，并且该束状的填料聚集体沿着拉伸方向规整排列，形成了像纤维束样的填

料网络“纤维束”，形成“纤维束”的直径的变化范围从几百个纳米到几千个纳

米。这些“纤维束”与“纤维束”之间的距离远远大于未拉伸时网络平均间距，

大约为 3000 nm 左右。这些分隔“纤维束”与“纤维束”间的区域为很低的填料

密度区域。进一步增加应变到 4的时候，这种规整排列的束状结构被破坏，并且

填料的结构形态有部分恢复到了未拉伸时的均匀分散状态（4.11e, e'）。 

 

 

图 4.12  （a）不同应变下在硅橡胶基体中的二氧化硅聚集体的分散状态的傅里叶变化

图。（b）不同应变下填料沿子午线方向的 1D 强度分布图；（c）不同应变下填料沿赤道线方

向的 1D 强度分布图。 
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图 4.11 的结果表明随应变的变化，填料网络由均匀分散的形态变化成了沿

拉伸方向取向的“束状”形态结构，这种变化趋势与聚合物复合材料的应力诱导

相分离非常相似。为了进一步验证填料网络与硅橡胶基体也发生了应力诱导下的

相分离行为，我们对不同应变下填料聚集体在硅橡胶基体中的分散状态进行了傅

里叶变换操作，并分析了随应变变化填料的一维分布密度情况，结果见图 4.12
[63]。

根据 Moses 等人的文献报道，可以认为由傅里叶转换生成的模型图类似于流动

场诱导聚合物复合材料的相分离过程中得到的小角 X 射线或者中子散射图[64]
。

因此，本实验结果可以间接地认为是散射实验结果。从图 4.12a 中可知，未拉伸

时散射图像呈各向同性趋势，表明填料网络均匀地分散在了硅橡胶基体中

（4.12a，ε = 0）。当应变增加超过 0.5 时，由之前各项同性的散射图像逐渐转变

成了椭圆和菱形的形状，这是由于填料网络被拉伸的结果（图 4.126b-e, ε = 

0.5-4.0）。在应变为 2 和 3 的时候，出现了微弱的最大散射信号，这表明在填料

网络和聚合物基体间填料分散密度的波动或者是有相分离的发生。特别是在应变

为 3 的时候，在接近赤道线中心方向出现了类似“streak”的散射信号，该信号

是源于填料沿拉伸方向规整排列的“纤维束”，类似于在高分子复合材料中流动

场诱导相分离过程中产生的“线状”的相。进一步增加应变到 4 的时候，类似

“streak”的散射信号变得非常微弱并且有部分散射图像又呈现出了各向同性的

状态，这种情况类似于流动场诱导下的相分离的再混合过程。图 4.12b 描述了填

料聚集体在子午线方向上的一维强度分布情况，其中曲线在应变大于 0.5 时出现

了散射峰。在所观察的 Q 范围内，散射强度随着应变的增加而增加，但是出现

散射峰的位置，也就是 Q 值是随应变的增加而逐渐减小的，出现散射峰的 Q 值

从应变为 2 时的 0.75×10
-3

 Å
-1 减小到应变为 4 时的 0.5×10

-3
 Å

-1，这表明应变的增

加导致代表填料网络的平均波长沿着拉伸方向由 830 nm 增加至 1200 nm。另一

方面，随应变的变化沿着赤道线方向（垂直于拉伸方向）没有出现明显的散射信

号（图 4.12c）。上述结果验证了填料填充的硅橡胶复合材料随应变的变化特征类

似于高分子复合材料应力诱导下的相分离的特征。 

4.4  结果讨论 

上述的 X 射线三维纳米成像和拉伸实验结果明确表证实了由二氧化硅填料

聚集体组成的三维纳米填料网络在填料补强的硅橡胶体系中起着重要的作用。未

填充的硅橡胶的断裂应力和应变仅仅是 0.2 MPa 和 0.3，然而当填加二氧化硅填

料后，其断裂应力和应变分别增加到了 10.1 MPa 和 4.2。因此，断裂能由纯硅橡

胶的 66 J/m
2 增加到了填充后的 49400 J/m

2。也就是说填充硅橡胶的断裂能比未
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填充的硅橡胶的断裂能要高出 748 倍。同时，如图 4.10b 所示的，样品的拉伸模

量 E 和纳米填料网络的密度 n 很好地符合的线性关系，这证实在填料补强的硅

橡胶材料体系中纳米填料网络扮演着重要的角色。对此，我们不仅要思考这样的

问题：二氧化硅填料的加入能使硅橡胶的断裂能增加到 3 个数量级的增韧效果，

到底是怎么发生的？二氧化硅/硅橡胶复合体系在拉伸形变过程中的能量耗散机

理是什么？ 

正如上述 X 射线纳米计算机扫描成像的结果所证实的那样，在拉伸形变过

程中二氧化硅填料网络和硅橡胶分子链网络间发生了应力诱导下的相分离现象，

正是由于相分离的产生才使得填料填充的橡胶复合材料有如此显著的增韧效果，

在相分离过程中，包含了 zhao 等人[51]总结的有关硬质水凝胶的四个能量耗散的

机理。像文章中图 4.11 所显示的，填料为了达到应变为 3 时相分离过程中出现

的纤维束的结构形态，二氧化硅纳米颗粒被迫不得不在硅橡胶基体中进行重新分

散，在这个重新分散的过程中纳米填料网络链的断裂、移动以及重新团聚形成网

络链这一系列动作必然得发生。这里需要注意的是，纳米填料网络链是由二氧化

硅聚集体和结合胶主要通过物理吸附的作用连接在一起，这里的断裂可能是由纳

米填料聚集体颗粒间的破坏引起，也可能是由填料和结合的橡胶间的破坏引起

的。另外，在应力诱导相分离的过程中填料网络由均匀分布到形成沿拉伸方向相

互连接的规整排列的纳米填料纤维束的过程中，二氧化硅纳米填料被挤出相应的

橡胶基体区域或者类似于纤维那样被拔出，这一动态过程导致了二氧化硅纳米填

料的迁移行为。因此，有 zhao 等人总结的填料网络的断裂、填料的拉出和填料

所在区域的转变三个增韧机理的确都存在于二氧化硅填充的硅橡胶复合体系在

拉伸形变过程中的能量耗散中[51]。对于第四个能量耗散的机理，可逆交联或吸

附，也存在于拉伸形变下导致的硅橡胶复合体系能量耗散的模式中。相对于其他

类似炭黑/天然橡胶等填料填充的橡胶体系而言，存在二氧化硅/硅橡胶中的可逆

交联或吸附这种能量耗散机理可能是最特殊的一种。 

由前面的实验结果可知，尽管纳米二氧化硅填料网络在应变为 3 的时候发生

了显著的变化，然而填料网络的连通性仅仅表现出非常微弱的减小，这表明纳米

二氧化硅填料网络的破坏和重构同时发生。换句话说，二氧化硅填料与填料之间

以及二氧化硅填料于硅橡胶基体间的相互作用在拉伸形变过程中是可逆的。具体

来讲，应该说这里的二氧化硅纳米颗粒是可逆的高功能交联点。值得注意的是，

这种交联功能不仅仅表现在自身的纳米填料网络链上，在连接聚合物网络链以及

硅橡胶基体的完整性方面同样也起着重要的作用。就像图 4.8 应力应变曲线所表

示的那样，未填充的硅橡胶的断裂应变仅仅是 0.3，但是填充了二氧化硅填料的

硅橡胶的断裂应变可以达到 4.5，这相当于未填充时的 15 倍。这里进行一个简单
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的仿射形变的假设，当样品的应变达到 4.5 的时候，此应变为小于硅橡胶复合体

系的宏观断裂应变，纳米填充体系中硅橡胶基体的微观应该一定是小于 0.3 的。

这里为达到这一条件，可能存在有两个可能的机理：（1）把作为溶剂的填料挤出

橡胶分子网络或者是发生相分离；（2）填料网络和高分子链网络进行可逆交联。

这种将溶剂挤出高分子链网络的行为在硬质水凝胶中是一个重要的途径，这可能

符合发生弹性相分离的机理，通过相分离行为，进而达到耗散能量的目的。像上

面讨论提到的，应力诱导相分离是关于二氧化硅/硅橡胶增韧的一个重要的机理，

正是由于有相分离的发生，有利于部分橡胶分子链网络的微观应变得到有效释

放。从微观角度理解，对于硅橡胶复合体系中机械能耗散的方式，相对于简单的

溶剂挤出效应，网络的可逆交联将起到更加重要的作用。当二氧化硅纳米颗粒并

不是一个个独立的小分子溶剂而是以物理吸附相互连接起来的纳米聚集体的网

络的时候，如果想要重新分配二氧化硅纳米填料网络，必须要经过填料和填料之

间以及填料和橡胶基体之间的断裂和重新组合。在样品发生形变的时候，这些可

逆的物理吸附和解吸附行为，不仅耗散机械能而且也承担了纳米填料链网络和橡

胶分子链网络的完整性以及它们之间的应力传递。因此，这种行为将会有效地阻

止橡胶复合材料在宏观断裂发生之前其机械稳定性的丧失。 

硅橡胶复合体系的断裂能之所以能够是未填充硅橡胶的 3 个数量级，这里可

逆高功能的二氧化硅纳米交联点或者是填料与填料间以及填料与橡胶件的可逆

结合可能会是引起断裂能显著增加的必要因素。在我们早些的工作所得出的结论

是在炭黑填充的天然橡胶复合体系中，3 个应变的形变导致了填料网络连通性明

显的下降，大约下降了 50%，然而相同的形变条件下二氧化硅填充的硅橡胶复合

体系的网络连通性仅仅减少了 3%
[18]。这表明在拉伸形变情况下，可逆结合并没

有在炭黑填充的天然橡胶体系中发生，只有当形变恢复后的很长一段时间，重构

才发生。相应的，在没有同时发生的可逆结合的炭黑/天然橡胶体系中，这种明

显的增韧效果也将不会存在，因此填充后的天然橡胶的断裂能比未填充大了不到

10 倍[19, 65-69]。然而，正是由于在二氧化硅填充的硅橡胶复合体系中存在着这种

可逆的结合，使得该复合体系的断裂能比炭黑填充的体系的断裂能多增加了 1-2

个数量级。这种在二氧化硅/硅橡胶和炭黑/天然橡胶两种填充体系增韧效果明显

不同的现象，类似于双网络的水凝胶中形变条件下存在和不存在可逆结合的情

况。证实了在二氧化硅/硅橡胶复合体系中出现的显著的增韧效应归因于可逆结

合的存在。 

这种二氧化硅/硅橡胶体系中存在的可逆的结合，不仅仅是决定增韧的因素

而且也控制着复合材料的宏观断裂性能。当应变达到 4 的时候，此应变接近样品

的宏观断裂应变 4.5，体系的交联密度、连通性以及纳米填料网络的结构形态几
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乎又返回到了未拉伸是的状态。然后，像图 4.10b 结果所显示的，样品在应变为

4 的时候的模量与填料网络交联密度的关系远远地偏离了前面应变时的线性关

系。这表明在应变为 4 的时候三维填料网络仅仅是形态上的网络结构而并不是一

个实质性的机械连接，这种情况下填料网络的重构仅仅有部分发生。也就是说，

纳米填料网络间的相互作用和填料与聚合物基体的相互作用在大应变下被逐渐

破坏，这最终导致了样品的宏观断裂。 

4.5  结论 

本实验通过同步辐射 X 射线纳米计算机三维扫描成像和拉伸实验研究了拉

伸形变过程中硅橡胶基体中二氧化硅纳米填料网络的结构形态和演变行为。得到

如下结论： 

（1）力学性能分析结果表明：未填充硅橡胶的断裂应力和应变分别为 0.2 

MPa 和 0.3，填充 40 phr 二氧化硅后硅橡胶复合体系的断裂应力和断裂能分别增

加到了 10.1 MPa 和 4.2。断裂能由纯硅橡胶的 66 J/m
2 增加到了填充后的 49400 

J/m
2，比未填充的硅橡胶高了 748 倍； 

（2）发展了同步辐射 X 射线三维纳米成像技术原位研究硅橡胶/二氧化硅体

系中填料网络的结构形态以及演变过程，并探索了利用 Avizo 三维处理软件与

Matlab 程序语言结合的方法提取填料的三维结构信息，包括填料聚集体的空间尺

寸、分布以及空间坐标、填料网络链交联点的坐标、网络链的空间分布状态等； 

（3）定量化计算分析了填料网络密度 n 与复合体系拉伸模量 E 的关系，发

现当拉伸应变不大于 3 时，二者符合线性关系，通过拟合得到斜率 K 值为

4.96×10
6，间接地证明了填料网络的存在并揭示了填料网络对硅橡胶复合体系的

力学性能的贡献是至关重要的； 

（4）定量化计算了填料网络间距与填料网络连通性随应变的变化情况，发

现随应变增加填料网络间距呈现出先增大后减小的趋势，由未拉伸的 622 nm 增

加到应变为 2 时的 720 nm，随后又减小到应变为 4 时的 623 nm。而填料网络的

连通性随应变变化很小，基本在 80%-84%范围内波动； 

（5）通过拉伸形变下 X 射线纳米三维成像实验结果，直观观察了不同应变

下填料网络结构演变过程，发现二氧化硅纳米填料网络与硅橡胶分子链网络间产

生了应力诱导的相分离行为。通过对分散在硅橡胶中的填料聚集图像进行傅里叶

转换，发现在应变为 2 和 3 的时候，出现了散射信号，证实了相分离行为的存在； 

（6）通过对实验结果分析，提出了在相分离的过程中纳米填料网络的破坏

和重构同时发生，并且在形变过程中二氧化硅纳米颗粒间以及纳米颗粒与硅橡胶
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基体为可逆结合的增强机理，这一机理与目前报到的双网络水凝胶的增强机理相

吻合。 
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第 5 章  总结与展望 

5.1  总结 

本论文旨在探索橡胶类弹性体复合体系界面结构、填料在基体中的分散状

态、外场作用下填料网络的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料补强橡胶物理机制的理解和认识。针对上述目标，首先

设计了具有强界面排斥作用的二氧化硅/硅橡胶模型研究体系，探索该模型体系

界面层分子链的构象及动力学行为，接着又分别设计了另外两种具有界面吸引作

用的二氧化硅/硅橡胶模型体系，系统对比研究了上述三种模型体系硫化动力学

行为，提出了以结合胶为连接媒介的填料网络结构模型。最后，利用同步辐射 X

射线三维纳米成像技术研究了填料网络在不同应变下的结构演变，获得了纳米填

料的结构演变参数与力学性能间的定量关系，促进和加深了对填料增强橡胶微观

物理机制的理解，为高性能橡胶复合材料的设计提供了理论和实验依据。论文的

主要研究结果如下： 

1）通过改变半径为 100 nm 的二氧化硅填料表面的化学性能，成功地协调了

二氧化硅/硅橡胶复合体系中填料-硅橡胶界面相互作用力pn。接触角测试研究结

果表明：纳米颗粒表面自由能由修饰前的 61.7 mJ/m
2 降低到了修饰后的 8.9 

mJ/m
2，对应的复合体系中二氧化硅-硅橡胶界面排斥作用力分别为pn = -5.2 KT

和pn = -0.36 KT。流变测试结果表明：界面作用力为pn = -5.2 KT 复合体系的线

性粘弹性发生了显著的变化，当填料含量低于 2 vol%时，体系的零切粘度出现

了反常的降低现象，降低了约 15%。然而，在界面作用力为pn = -0.36 KT 的复合

体系中，其粘度的变化规律基本符合常规的 Stokes-Einstein 关系模型。利用

Scheutjens-Fleer’s 公式定量计算了填料表面硅橡胶分子链的 Loops、Tails 以及自

由链段的浓度分布随距离的变化关系，发现在界面作用力为pn = -5.2 KT 复合体

系中，界面层内 loops 和 tails 链段的浓度明显比界面作用力为pn = -0.36 KT 的复

合体系中的少，而自由链段的浓度明显高于前者。定量分析了界面层内起荷载传

输的 trains 链段的浓度随界面作用力变化的关系。当界面排斥作用力由-2 kT 增

加到-4 kT 时，trains 链段的浓度呈现出显著下降的趋势，当界面排斥力大于-4 kT

时，橡胶分子链几乎不能被吸附在填料表面，得到在界面作用力为pn = -0.36 KT

的复合体系中，填料表面橡胶分子链覆盖率约为 100%，而界面作用力为pn = -5.2 

KT 复合体系中，橡胶分子链在填料表面的覆盖率为 2%，正是由于该体系弱的

浸润性和有限的界面覆盖率而导致其产生了不能进行荷载传输的无效界面，也是
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导致其出现机械损伤和粘度下降的主要原因。 

2）对比研究了三种不同类型的二氧化硅填料填充硅橡胶复合体系（SA、SZ

和 SG）的硫化动力学行为。TEM 和结合胶收集实验结果表明：SA 复合体系中

填料 A 周围包覆着均匀而致密的结合胶层，并且包覆着结合胶层的填料聚集体

又相互连接贯通，SZ 复合体系中填料及结合胶的分散状态与体系 SA 接近，结

合胶层厚度和均匀性略低于 SA 体系，但是 SG 体系中填料为单分散状态，其表

面零星分布着少量的橡胶基体，并伴随有大量空洞出现。相同填料含量的体系中

对应结合胶的含量由大到小分别为 SA，SZ 和 SG，揭示了 SA 和 SZ 体系中填料

-硅橡胶界面作用为吸引作用，而前面实验结果表明 SG 体系中界面作用为-5.2 

KT，具有强界面排斥作用。硫化过程中体系的 ML 和 ΔM 值得增加也证实了体

系 SA 和 SZ 具有强的界面吸引作用力。通过对三种体系的硫化动力学进行拟合

分析发现：具有吸引界面作用的复合体系中，填料的加入抑制了体系的硫化反应

速率，分别由纯胶的 4.93 min
-1 减小到了 70 phr 含量时的 3.76 min

-1（SA 体系）

和 4.21 min
-1（SZ 体系），但是 SG 体系的硫化反应速率与纯硅橡胶的相当。定量

化研究了 40 phr 填料含量时三种体系硫化反应速率的变化率与硫化反应时间（ln 

(MH-Mt)与 t）的关系，间接证实了体系 SA 中结合胶层最完善，SZ 次之，SG 几

乎没有结合胶层的存在。鉴于上述研究结果提出了以结合胶为填料连接媒介的填

料网络结构模型，解释了填料影响橡胶硫化的动力学机制。 

3）采用同步辐射 X 射线三维纳米原位成像技术结合拉伸实验研究了 SZ 复

合体系在拉伸形变过程中纳米填料结构形态和填料网络结构的演变过程。力学性

能分析结果表明：未填充硅橡胶的断裂应力和应变分别为 0.2 MPa 和 0.3，填充

40 phr 二氧化硅后硅橡胶复合体系的断裂应力和应变分别增加到了 10.1 MPa 和

4.2。断裂能由纯硅橡胶的 66 J/m
2 增加到了填充后的 49400 J/m

2，比未填充的硅

橡胶提高了 748 倍。通过利用三维图像处理软件结合 Matlab 程序语言的数据处

理方法，提取了填料的三维结构参数信息。定量化分析了填料网络密度 n 与体系

拉伸模量 E 的对应关系，二者符合线性关系，斜率为 4.96×10
6，表明填料网络对

硅橡胶复合体系的力学性能起主要贡献作用。定量分析了填料网络间距与填料网

络连通性随应变的变化情况，发现随应变增加填料网络间距呈现出非单调变化的

趋势，由未拉伸时的 622 nm 增加到应变为 2 时的 720 nm，随后又减小到应变为

4 时的 623 nm。而填料网络的连通性随应变变化很小，基本在 80%-84%范围内

波动。通过分析拉伸形变下成像实验三维重构结果，直观观察到了拉伸诱导下二

氧化硅纳米填料网络与硅橡胶分子链网络间产生的相分离行为，采用对分散在硅

橡胶中的填料聚集体的三维图像进行傅里叶转换，发现在应变为 2 和 3 的时候，

出现了散射信号，进一步证实了相分离现象的存在。填料网络的特征结构参数随
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应变的变化规律证实了在相分离过程中填料网络的破坏和重构同时发生，并且在

形变过程中二氧化硅纳米颗粒间以及纳米颗粒与硅橡胶基体间为可逆的结合这

一增强机理，这与水凝胶双网络的增强增韧机理是相吻合的。揭示了高形变状态

下填料填充的橡胶复合体系的结构特征，为纳米填料网络在形变过程中的演变行

为提供了新的实验和理论依据。 

5.2  展望 

基于本论文的研究结果和个人的理解和认识，对后续工作做如下展望： 

1）前期的研究表明采用同步辐射纳米成像技术手段研究弹性体复合体系尤

其是无序（非结晶或常态下不易结晶）弹性体复合体系中填料聚集体的结构特征

具有独特的优势，但受检测平台空间的限制，现有的微型拉伸装置还存在诸如角

度不能够完全旋转到位和不能实现原位检测等缺陷，所以发展和研制能与 X 射

线三维成像、小角中子散射或 X 射线散射连用的超微型原位拉伸装置是一项很

有必要的工作。 

2）由于纳米成像技术多用于研究体系中微观区域或微观相的结构特征的表

征，用于类似动态条件下研究结构演变的情况比较少，现有的三维重构及后期三

维处理的方式方法并不一定适用我们现阶段的研究体系。因此，为了提高研究结

果的准确性，需要在数据处理方法上做进一步的完善和创新。 

3）在现掌握的三维处理技术和 matlab 程序语言研究基础上，一方面想办法

利用现有软件功能争取获得更多的填料结构信息，另一方面在获得信息的基础上

可以发展一些诸如有限元模拟的方法，使实验数据与理论模型有效地结合起来。 

4）针对目前比较公认的存在于复合体系中的现象但又没有确切证据从理论

上完全解释的，如 Payne 效应等，需要设计合适的填充橡胶模型体系，可以同时

改变两相的组成，达到匹配的要求，另外也可以固定基体相，通过改变填料（原

位研制等）或者设计功能化填料，通过构造中间相的方法达到设计模型体系的目

的。 
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谢老师的宽容和善良，让我心无旁骛地从三十岁读到了三十五岁，结结实实地当了把

您的“老学生”。六年来尤其是最近与您朝夕相处的两年多时光里，您仰之弥高，钻

之弥坚的学术造诣，严谨的治学态度，掌控全局的学术思维，深深地感染着我。回首

数年来自己在科研学习上的进展，从课题设计到数据分析总结再到科技论文的完成，

每个过程都凝聚了您的汗水，印象中的您是位一心扑在科研事业上的“工作狂”，正

是因为您的“高标准、严要求”，常让我有种“山穷水尽疑无路，柳暗花明又一村”

的感觉。而生活中，您能体谅到我们每个学生的不易与难处，那些看似不经意间的“关

怀”，着实让学生倍感温暖。您是位值得我永远敬重和追随的不可多得的好导师，您

的精神将会影响我以后的人生！在此论文完成之际，谨向李老师致以最衷心的感谢和

诚挚的祝福！ 

另外，我还要感谢中国工程物理研究院的芦艾研究员和中科大的陈亮老师，在整

个博士论文完成期间，他们给予了很多专业知识上的指导和帮助并为我提供实验研究

的平台条件。感谢我的硕士生导师卢忠远教授对我的帮助和支持，感谢远在美国的程

诗旺博后帮我一遍又一遍地修改论文，谢谢您们！ 

感谢课题组张文华老师、戚泽明老师、黄宁东老师、詹玉华老师和吴立徽老师的

指导和帮助！  

感谢中国工程物理研究院化工材料研究所为本论文加工实验提供的平台和测试

条件，感谢中科大分析测试中心的老师们和北京光源成像站的老师们提供的帮助！ 

“何当共剪西窗烛，却话巴山夜雨时”来科大求学期间与我朝夕相处的小伙伴们

是我最值得珍惜的宝贵财富。请容许我罗列你们的名字：崔昆朋、周韦明、刘栋，胡

婷婷、李海龙、孟令蒲、纪又新、杨皓然、李静、魏升慧、Sarmad、陈晓伟、吕飞、
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常家瑞、鞠见竹、张前磊、吕艳坤、张瑞、曹田、万彩霞、陈品章、许廷雨、杨俊生、

赵景云、李立夫、叶克、孙蕾、黄伟恒、谢春、Obaid、张文文、赵浩元、赵敬楠、

付轶群等。由衷地感谢你们，没有你们的帮助，我不会走到今天，无论是簇拥在实验

室热火朝天地做实验、办公室紧张地研习文献、处理数据，还是相约去“逛吃逛吃”，

你们都是我亲密无间的“小伙伴”，让我这个“80”年代初的老同志脸上总是洋溢着

如你们“90”后一样纯真的笑容，能有你们这帮“忘年交”，我生之幸也！ 

感谢苏凤梅、康丹、李薛宇、林元菲、卢杰、何雨柯收留了“无宿舍可住”的我，

与你们同居的日子将会成为我人生中美好的回忆！感谢王震博士在成像文章上对我的

帮助和付出！感谢唐孝良、田富成师弟数据程序的编写，为我节约了很多时间！ 

感谢工作单位西南科技大学对我的信任和器重，感谢材料国重实验室平台和课题

组所有老师的支持，让我有机会到中国科学技术大学攻读博士学位。 

“可怜天下父母心”，感谢生我养我至今还在帮我带孩子的父母，你们给予了我

最无私的爱，焉得谖草，言树之背，养育之恩，无以回报，惟愿您们健康长寿！感谢

我的姐姐和妹妹，是你们让我感受到了源于血缘的关爱、包容还有那份浓浓的亲情。

感谢我的先生张篁，结婚八年，我读书读了六年，不用承担赚钱、养家的生活负担，

还得不定期地充当我的“学术顾问”、“享受”我的负面情绪，你用你的爱支撑着我

的天空。感谢我的女儿湉湉，是她让我懂得了责任二字的意义，也是我前进的动力源

泉！没有你们的爱，我想我不可能在而立之年依然留在清净的校园里，全身心地投入

到我的科研工作中。谢谢你们，爱你们！ 

 

 

                                                           宋丽贤 

                                                      2017 年 4 月 30 日 

                                          于中国科学技术大学 
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在读期间发表的学术论文与取得的研究成果 

已发表的学术论文： 

[1]  Lixian Song, Zhanhong Li, Liang Chen, Hanmei Zhou, Ai Lu and Liang bin Li*.   

The effect of bound rubber on vulcanization kinetics in silica filled silicone rubber, 

RSC Advance, 2016, 6, 470-476. 

[2]  Lixian Song, Ai Lu, Peijie Feng and Zhongyuan Lu. Preparation of silicone 

rubber foam using supercritical carbon dioxide, Materials Letters, 2014, 121:126-128. 

[3]  Yingze Song, Jinhong Yu, Dan Dai, Lixian Song* and Nan Jiang. Effect of 

silica particles modified by in-situ and ex-situ methods on the reinforcement of 

silicone rubber, Materials & Design, 2014, 64: 687-693). 

[4]  Liang Chen, Lixian Song, Jing Li, Pinzhang Chen, Ningdong Huang and 

Liangbin Li*. From the Volume-Filling Effect to the Stress-Bearing Network: The 

Reinforcement Mechanisms of Carbon Black Filler in Natural Rubber. 

Macromolecular Materials and Engineering, 2016, 301(11): 1390-1401. 

[5]  Hanmei Zhou, Lixian Song, Ai Lu, Tao Jiang, Fengmei Yu and Xiaochuan Wang. 

Influence of immobilized rubber on the non-linear viscoelasticity of filled silicone 

rubber with different interfacial interaction of silica. RSC Adv, 2016, 6,15155–15166. 

待发表学术论文： 

[1]  Lixian Song, Zhen Wang, Xiaoliang Tang, Liang Chen* Pingzhang Chen, 

Qingxi Yuan and Liangbin Li*. Visualizing the toughening mechanism of nanofiller 

with 3D X-ray nano-CT: stress-induced phase separation of silica nanofiller and 

silicone polymer double networks. Submitted to macromolecules, 2017,in revising. 
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Submitted to macromolecules, 2017. 
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