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секающих полимер под углом ≈45°), отчетливо их
контрастируя. Полученный результат однозначно
свидетельствует о том, что полосы сдвига, если и
не содержат реальных микропустот, имеют столь
невысокую плотность, что по ним, как по кана�
лам, может диффундировать низкомолекулярная
жидкость. 

Подытоживая материал данного раздела, не�
обходимо отметить важное сходство двух рас�
смотренных выше структур – крейзов и полос
сдвига (рис. 20). Оно состоит в том, что как поло�
сы сдвига, так и крейзы являются сквозными ка�
налами в полимере, заполненными высокодис�
персным фибриллизованным материалом. Дру�
гими словами, между структурой крейзов и полос
сдвига нет принципиальной разницы. В обоих
случаях возникают структурные образования,
имеющие фибриллярную морфологию и, следо�

вательно, большую межфазную поверхность. В
этой связи не имеет большого значения, реализу�
ется ли деформация путем развития полос сдвига
или крейзов. В обоих случаях в полимере возни�
кает большая межфазная поверхность, характер�
ная для фибриллярной структуры полос сдвига
или крейзов. Принципиальным является тот
факт, что размер (диаметр) фибриллярных агрега�
тов в полосах сдвига и в крейзах составляет еди�
ницы–десятки нанометров [41, 44].

Таким образом, в результате механического
воздействия в стеклообразном полимере возни�
кают особые зоны (полосы сдвига и/или крейзы).
Такие зоны, во�первых, имеют пониженную
плотность или даже реальные микропустоты и,
во�вторых, отделены от исходного блочного по�
лимера выраженными границами. 

0.5 мм(a) (б) (в)200 мкм 17.5 мкм

Рис. 19. Световые микрофотографии тонкого среза образца ПЭТФ, содержащего крейзы (a) и полосы сдвига (б), и фо�
тография в сканирующем электронном микроскопе низкотемпературного скола того же образца ПЭТФ после его ис�
пользования в качестве мембраны в диализной ячейке, содержащей водные растворы NaCl и AgNO3 (в) [59]. Поясне�
ния в тексте.
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Рис. 20. Схематическое изображение структуры крейза (a) и полосы сдвига (б) [44, 57]. 
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ВЛИЯНИЕ МЕЖФАЗНЫХ ПОВЕРХНОСТЕЙ, 
ВОЗНИКАЮЩИХ В СТЕКЛООБРАЗНЫХ 

ПОЛИМЕРАХ, НА ИХ ФИЗИКО�
МЕХАНИЧЕСКИЕ СВОЙСТВА

Влияние межфазных границ, генерируемых 
механическим нагружением, на динамические 

механические свойства стеклообразных полимеров

Исследование динамических механических
свойств стеклообразных аморфных полимеров,
подвергнутых механическому воздействию, поз�
воляет выявить важные особенности молекуляр�
ной подвижности, обусловленные появлением в
полимере развитой межфазной поверхности в хо�
де его деформации.

В ряде исследований, посвященных изучению
динамических механических свойств полимеров,
подвергнутых предварительному механическому
нагружению, на примере ПК была выявлена
структурная неоднородность деформированного
полимерного стекла [61–65]. 

Рассмотрим подробнее типичный пример та�
кого исследования, в котором изучали неупругую
деформацию ПК в условиях одноосного растяже�
ния и одновременно измеряли соответствующие
механические потери, характеризующие процес�
сы внутреннего трения. На рис. 21 сопоставлена
деформационно�прочностная кривая ПК с соот�
ветствующими механическими потерями, изме�
ряемыми параллельно с механическим откликом
полимера в условиях растяжения с постоянной
скоростью [66, 67]. Хорошо видно, что сначала
(до приложения механического напряжения), как
и следует ожидать для полимерного стекла, поте�

ри невелики. После приложения нагрузки, задол�
го до достижения предела текучести (начиная с
≈2% удлинения) в полимере возникает некая но�
вая “фаза”, имеющая значительно бóльшую по�
датливость и, соответственно, бóльшие механи�
ческие потери. Количество этой фазы непрерыв�
но растет, поскольку наблюдается непрерывный
рост внутреннего трения. Этот рост достаточно
резко прекращается после достижения предела
текучести. Дальнейшая деформация полимера
(когда происходит развитие шейки) не сопровож�
дается увеличением механических потерь, но не
происходит и их заметного снижения. Если на
этом участке кривой растяжения остановить де�
формирование полимера, то параллельно с ре�
лаксацией напряжения наблюдается достаточно
резкий спад механических потерь. Этот результат
однозначно свидетельствует о релаксации (“зале�
чивании”) новой “фазы”, возникшей при дефор�
мировании полимера. 

Возобновление деформации вновь резко уве�
личивает уровень механических потерь, что сви�
детельствует о “реанимации” отрелаксировавших
областей с повышенным уровнем механических
потерь или о возникновении новых областей, но в
том же количестве, что и в исходном состоянии,
реализующемся при достижении полимером пре�
дела текучести. Эта “фаза” возникает еще на так
называемом гуковском участке кривой растяже�
ния, и ее количество непрерывно возрастает
вплоть до достижения полимером предела теку�
чести. Как только достигается предел текучести,
т.е. напряжение в полимере перестает увеличи�
ваться, “запределивается” и количество рождаю�
щейся новой “фазы”. Следовательно, деформи�
рованное стекло имеет иную структуру, чем ис�
ходное, и можно считать, что исходная структура
не является ответственной за физико�химиче�
ские и физико�механические аномалии, которые
демонстрирует деформированное полимерное
стекло в условиях знакопеременных нагрузок
(см. рис. 21).

Рассмотрим подробнее это явление на приме�
ре данных работы [68], в которой образцы аморф�
ного ПК деформировали в разной степени в усло�
виях одноосного сжатия при комнатной темпера�
туре, после чего охлаждали жидким азотом, а
затем исследовали температурную зависимость
их динамических механических характеристик.
Рисунок 22 представляет эволюцию тангенса угла
сдвига фаз при частоте нагружения 1 Гц и скоро�
сти нагрева 1 град/мин для образцов, деформиро�
ванных в плоскости на 0, 6, 10, 20, 30 и 40%.

Для недеформированного ПК процессы β� и
α�релаксации разнесены более чем на 200°C: α�пик
при данной частоте соответствует 420 К, тогда как
β�пик расположен при 170 К и сильно растянут
вдоль температурной оси, что обусловлено боль�
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Рис. 21. Кривая растяжения (1) и соответствующие
механические потери (2) для ПК при комнатной тем�
пературе. После достижения удлинения, соответству�
ющего точке А на кривой растяжения, напряжение
было уменьшено до нуля, и образец находился в этом
состоянии в течение 1 ч. Затем растяжение было про�
должено [66, 67]. 
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шим набором времен релаксации [69, 70]. Хоро�
шо видно, что в случае деформированных образ�
цов ПК между α� и β�переходами появляется
очень широкий релаксационный переход, про�
стирающийся от 280 К вплоть до Тg. Этот проме�
жуточный пик, предшествующий главному α�пе�
реходу, полностью исчезает при отжиге полимера
выше Тg, и его положение не зависит от величины
деформации. Как следует из рис. 22, указанный
переход реализуется в форме широкого релакса�
ционного пика, который затем преобразуется в
плато, простирающееся до главного α�перехода.
Высота этого плато увеличивается с ростом де�
формации и достигает постоянного значения при
деформациях более 30%. Авторы предполагают,
что в деформированном стеклообразном полиме�
ре имеются некие “зоны”, в которых сильно по�
вышена молекулярная подвижность по сравне�
нию с блочным исходным полимером. Возник�
новение в стеклообразном полимере “зон”,
имеющих повышенную податливость, придает
полимеру в целом весьма необычные механиче�
ские свойства. Приведенные выше (рис. 21 и 22)
экспериментальные результаты однозначно сви�
детельствуют о том, что при неупругой деформа�
ции полимерного стекла в нем возникает некая
вторая “фаза”, имеющая существенно отличаю�
щиеся свойства. Отметим, что появление релак�
сационного пика, который предшествует главно�
му α�переходу и вызван деформацией стеклооб�
разного полимера, наблюдали и ранее [14, 71]. 

В заключение данного раздела необходимо
кратко обсудить немногочисленные работы, по�
священные исследованию влияния механическо�
го нагружения на молекулярную подвижность в
стеклообразных полимерах методом диэлектри�
ческой спектроскопии. В работе [72] этим мето�
дом было показано, что в стеклообразном поли�
винилхлориде (ПВХ) α� и β�релаксационный пе�
реходы разнесены по температурной шкале.
Механическая деформация повышает интенсив�
ность этих переходов и сближает их температуры.
В работе [73] также показано, что механическая
деформация ПММА не влияет на положение и
интенсивность β�перехода, в то время как меха�
нические α�потери сильно увеличиваются.

Итак, механическое нагружение генерирует в
стеклообразном полимере некую “фазу”, в которой
пик, предшествующий главному α�переходу (Тg),
не только на многие десятки градусов сдвинут в об�
ласть низких температур, но и сильно растянут
(“размазан”) по температурной шкале.

Теплофизические свойства полимеров, 
подвергнутых механическому воздействию

Один из типичных примеров различия в моле�
кулярной подвижности в стеклообразном состоя�

нии полимера, имеющего развитые межфазные
границы, демонстрируют его теплофизические
свойства. 

На рис. 23 представлены ДСК�термограммы
ПВХ, подвергнутого различным видам обра�
ботки [74]. Кривая 1 соответствует состаренно�
му полимеру после его закалки и старения при
температуре ниже Тg. Видно, что такой полимер
демонстрирует в области стеклования выражен�
ный эндотермический пик. Такое теплофизиче�
ское поведение характерно для процессов старе�
ния аморфных полимеров и подробно было рас�
смотрено выше (сравните рис. 7 и 23). В то же
время для ПВХ, подвергнутого различным видам
механического воздействия (растяжению, круче�
нию, сжатию, прокатке), наблюдается ярко выра�
женный экзотермический пик, локализованный
ниже Тg и простирающийся в низкотемператур�
ную область на многие десятки градусов. 

Экзотермический пик, характерный для лю�
бых аморфных полимеров, подвергнутых механи�
ческому воздействию, локализован в температур�
ном интервале между α� и β�переходами, поэтому
можно предположить, что он обусловлен крупно�
масштабным (сегментальным) молекулярным
движением.

Выше мы отмечали, что гидростатическое дав�
ление сильнейшим образом влияет на величину
свободного объема в стеклообразном полимере
(рис. 11) и, как следствие, на его важнейшие ме�
ханические показатели (Тg и деформационно�
прочностные свойства). В этой связи важно отме�
тить, что этот вид деформации не вносит каких�
либо изменений в характер молекулярного дви�
жения в стеклообразном полимере. После снятия
гидростатического напряжения полимер не пока�
зывает аномального теплофизического поведе�
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Рис. 22. Температурные зависимости тангенса угла
сдвига фаз для образцов ПК, деформированных при
комнатной температуре в условиях одноосного сжа�
тия на 0 (1), 6 (2), 10 (3), 20 (4), 30 (5) и 40% (6) [68].
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ния. На рис. 24 представлена ДСК�кривая для
ПС, подвергнутого гидростатическому давлению
10 кбар при 25°C (кривая 1) [75]. Она имеет хоро�
шо известный вид с традиционной ступенькой в
области стеклования. Однако если такое же гид�
ростатическое давление приложить в сочетании с
деформацией сдвига (рис. 24, кривая 2), то на
ДСК�термограмме появляется отчетливый экзо�
термический эффект ниже Тg, простирающийся в
низкотемпературную область примерно на 50°C.
Полученный результат однозначно свидетель�
ствует о том, что именно сдвиговая компонента
напряжения ответственна за низкотемпературное
молекулярное движение в стеклообразном поли�
мере. Ниже мы подробнее остановимся на этом
эффекте, а здесь лишь отметим, что деформация
сдвига генерирует в стеклообразном полимере
дискретные зоны – полосы сдвига, высокодисперс�
ная структура которых была рассмотрена выше.

Итак, приведенные выше экспериментальные
данные свидетельствуют о том, что в пределах
стеклообразного состояния аморфных полиме�
ров возможны, по крайней мере, два вида крупно�
масштабного молекулярного движения. Во�пер�
вых, это – молекулярное движение, ответственное
за процесс физического теплового старения. Оно
переводит полимерное стекло в более равновес�
ное состояние. Очень важно отметить, что такого
рода молекулярное движение носит аффинный

характер и реализуется одновременно во всем
объеме полимера.

Во�вторых, существует некий вид крупномас�
штабного молекулярного движения, который
привносится в стеклообразный полимер механи�
ческой деформацией блочного полимера ниже
его Тg и реализуется также ниже Тg. Важной осо�
бенностью этого вида молекулярного движения
является его локализация в неких особых “зо�
нах”, включенных в неизмененную полимерную
матрицу [66, 68]. Это означает, что деформиро�
ванный стеклообразный полимер является неод�
нородным по своей структуре, а также делает ак�
туальной задачу установления структурных пере�
строек, сопровождающих его деформацию. 

Деформационная калориметрия

В термодинамических исследованиях с помо�
щью деформационной калориметрии показано
[76–78], что пластическая деформация полимер�
ных стекол принципиально отличается от пласти�
ческой деформации низкомолекулярных твердых
тел. Оказывается, что значительная часть работы
деформации (главным образом до и в области
предела текучести) накапливается полимером, а
не преобразуется в тепло (рис. 25) [76].

Полученный результат свидетельствует о том,
что в процессе деформации стеклообразного по�
лимера в нем происходят некие структурные пе�
рестройки, ответственные за накопление внут�
ренней энергии. Из рис. 25 также следует, что этот
процесс реализуется на начальных этапах дефор�
мации (до и в области предела текучести полиме�
ра), т.е. там же, где имеют место аномалии в тер�
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Рис. 23. ДСК�кривые для ПВХ в исходном отожжен�
ном состоянии (1) и после деформации растяжения
на 2 (2), 19 (3) и 40% (4), деформации кручения на 40%
(5), деформации одноосного сжатия на 40% (6) и де�
формации прокатки на 40% (7) [74].
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Рис. 24. Теплоемкость образцов ПС (скорость нагрева
20 град мин�1), подвергнутых всестороннему сжатию
(гидростатическому давлению 10 кбар при 25°C) (1) и
деформации давления со сдвигом на наковальнях
Бриджмена (10 кбар при 25°C, угол поворота = 200°)
(2) [75].
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мостимулированном восстановлении размеров
(см. ниже) и в динамических механических свой�
ствах. 

В работе [79] методом ДСК обнаружено, что
деформированный ПВХ запасает значительные
количества внутренней энергии. Там же отмеча�
ется, что запасенная энергия начинает высвобож�
даться в процессе отжига при температуре на 30–
40°C ниже Тg. Образцы ПС и некоторых его сопо�
лимеров с полиметакриловой кислотой (ПМК),
деформированные на 40%, также запасают внут�
реннюю энергию (1.5 кал г–1) [74]. Авторы припи�
сали происхождение этого избытка внутренней
энергии ослаблению интенсивности межмолеку�
лярных взаимодействий в полимере, обусловлен�
ному его неупругой деформацией. 

Итак, механическое воздействие на стеклооб�
разный полимер вызывает в нем существенные
структурные перестройки. Возникающие области
с новой структурой не устраняют полностью ис�
ходную структуру полимера, а сосуществуют с
ней. Указанное обстоятельство позволяет пред�
положить, что деформированные полимеры
структурно неоднородны и содержат, по крайней
мере, два вида структурных элементов.

Термостимулируемое восстановление размеров 
деформированных стеклообразных полимеров

Еще более наглядно возможность крупномас�
штабного молекулярного движения ниже Тg вы�
является при изучении термостимулированного
восстановления размеров деформированных
стеклообразных полимеров. Во многих работах
было установлено [40, 76–78, 80], что деформиро�

ванный стеклообразный полимер восстанавлива�
ет свои размеры при отжиге весьма своеобразно. 

На рис. 26 представлены типичные темпера�
турные зависимости восстановления размеров
ПММА, деформированного в условиях одноос�
ного сжатия [40]. Хорошо видно, что на этот про�
цесс сильнейшим образом влияет температура де�
формации исходного полимера. Как следует из
рис. 26, восстановление размеров полимера, де�
формированного при 120°C (выше Тg), происхо�
дит именно таким образом, как это описано в
учебниках. Полимер восстанавливает свои разме�
ры при достижении им Тg. Если же образец был
деформирован ниже Тg, он практически полно�
стью восстанавливает свои размеры в температур�
ном диапазоне ниже соответствующей Тg.

Изометрический нагрев

В дальнейшем был обнаружен еще целый ряд
явлений, свидетельствующих о возможности
крупномасштабного молекулярного движения в
деформированных аморфных полимерах в темпе�
ратурной области ниже их Тg. К ним относится, в
частности, механическое поведение деформиро�
ванных стеклообразных полимеров при их изо�
метрическом нагреве. Оказывается, при нагрева�
нии растянутого стеклообразного полимера в
изометрических условиях в нем наблюдается рост
напряжения [81, 82]. Важно отметить, что этот
рост начинается задолго до достижения Тg поли�
мера, также однозначно подтверждая возмож�
ность крупномасштабного молекулярного движе�
ния в стеклообразных аморфных полимерах.
Пример такого механического поведения пред�
ставлен на рис. 27. 
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Рис. 25. Зависимость теплоты (1), механической ра�
боты (2) и запасенной внутренней энергии (3) от ве�
личины деформации одноосного сжатия ПС при
30°C и скорости деформации 5 × 102 мин–1 [76].
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Рис. 26. Зависимость относительного восстановления
размеров (усадки) образцов ПММА, деформирован�
ных в условиях одноосного сжатия на 20% при темпе�
ратуре 120°C, т.е. выше Тg (1) и при 20°C, т.е. ниже Тg
(2) [40].
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Хорошо видно, что деформированный стекло�
образный полимер (ПММА) обнаруживает рост
напряжения в области температур значительно
меньших его Тg (115°С). Важно отметить, что этот
экспериментальный факт доказывает энтропий�
ную (полимерную) природу этого явления, по�
скольку только в ориентированном полимере мо�
жет наблюдаться рост напряжения при нагреве в
изометрических условиях [42].

Подытоживая данные, касающиеся влияния
механического нагружения на молекулярную по�
движность в стеклообразных полимерах, необхо�
димо отметить одно важное обстоятельство. Ме�
ханическое нагружение вызывает в стеклообраз�
ном полимере некие структурные перестройки,
которые выше были выявлены как формирование
зон высокодисперсного полимера (полос сдвига
и/или крейзов), локализованных в недеформиро�
ванной полимерной матрице. Именно эти зоны и
приводят к реализации в полимерах необычных
мод молекулярных движений, которые обуслов�
ливают отмеченные выше аномалии в их струк�
турно�механическом поведении. Эти аномалии
касаются, в первую очередь, механических (как

статических, так и динамических) и теплофизи�
ческих свойств, и объединяет их одна общая осо�
бенность: они проявляются в температурной об�
ласти ниже Тg исходного блочного полимера. Так,
в температурном интервале ниже Тg исходного
полимера наблюдается широкий экзотермиче�
ский ДСК�пик (рис. 23 и 24), появляется широ�
кий пик механических потерь (рис. 22), происхо�
дит низкотемпературное термостимулированное
восстановление размеров деформированного стек�
лообразного полимера при его отжиге (рис. 26), на�
блюдается рост напряжения в деформированном
полимере при изометрическом отжиге ниже Тg

блочного полимера (рис. 27).

Особенности физического старения 
стеклообразных полимеров, 

подвергнутых механическому воздействию

Одной из важных особенностей полимеров в
стеклообразном состоянии является их способ�
ность к физическому старению. Как было сказано
выше, старением называется направленное изме�
нение свойств стеклообразного полимера, движу�
щей силой которого является его “стремление”
достичь термодинамического равновесия. Ока�
зывается, для того чтобы осуществить омоложе�
ние (rejuvenation) состаренного полимера, доста�
точно нагреть его выше Tg, и последующее охла�
ждение полимера ниже Tg вновь “запустит”
процесс старения. И так можно осуществить
сколько угодно циклов старение–омоложение.
Важно отметить, что процессы теплового (физи�
ческого) старения/омоложения протекают рав�
номерно и однородно во всем объеме аморфного
полимера.

В контексте данного раздела важно отметить,
что некий процесс старения можно “запустить”, и
не прибегая к нагреванию полимера выше его Tg.
Этот “запуск” можно осуществить путем механиче�
ского воздействия на полимер, подробно рас�
смотренного выше, в температурных пределах его
стеклообразного состояния. На рис. 28 сопостав�
лены данные, характеризующие два вида старе�
ния, отмеченные выше [83, 84]. Один из них был
осуществлен путем нагревания полимера выше
его Tg с последующим охлаждением ниже Tg

(рис. 28а), а второй – путем механического воз�
действия (прокатки) на полимеры, находящиеся
ниже их Tg (рис. 28б). 

Как следует из представленного рисунка, эти
два вида старения имеют определенное сходство.
По крайней мере, в обоих случаях наблюдается
заметный самопроизвольный рост предела теку�
чести во времени в температурных интервалах
ниже соответствующих значений Tg. В обоих слу�
чаях процессы старения постепенно приводят
“омоложенные” полимеры к некоему квазирав�
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Рис. 27. Кривые изометрического нагрева образцов
ПММА, деформированных до степени удлинения,
равной 1.5 (1), 2.5 (2), 3.25 (3) и 3.9 (4) при 105°C [81].
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новесному состоянию. Важно отметить, что на�
гревание полимера, подвергнутого механическо�
му воздействию, выше его Tg также полностью
“омолаживает” полимер.

Однако существуют данные, которые демон�
стрируют и существенные различия двух отме�
ченных выше циклов старения–омоложения.
Метод ДСК позволяет подробно охарактеризо�
вать оба этих процесса и выявить их принципи�
альные различия. На рис. 29 представлены ти�
пичные данные такого рода. Рисунок 29а демон�
стрирует ДСК�термограммы, характеризующие
процесс физического старения аморфного стек�
лообразного ПС. Эти данные полностью анало�
гичны данным ДСК, касающимся старения
ПЭТФ (рис. 7). 

Полистирол был получен закалкой из высоко�
эластического состояния и подвергнут низкотем�
пературному отжигу в течение различных проме�
жутков времени. Хорошо видно, что в процессе
отжига происходят описанные выше явления, со�
провождающие процесс физического старения
аморфного стеклообразного полимера (сравните
рис. 29а и 7) [74]. По мере отжига “ступенька”
стеклования превращается в некий эндотермиче�
ский эффект (рис. 29а), интенсивность которого
растет с увеличением времени отжига. Обстоя�
тельный анализ влияния физического старения
полимерных стекол на эволюцию их ДСК�термо�
грамм дан в работах [41, 85]. Здесь же мы хотели
бы отметить, что влияние процесса старения на
теплофизическое поведение полимера не мешает
независимо исследовать процессы, имеющие ме�
сто при деформации тех же образцов. 

Действительно, деформация полимера в пре�
делах его стеклообразного состояния (ниже Тg)
также сильнейшим образом влияет на его тепло�
физические свойства (рис. 29б), однако это влияние
выявляется принципиально иначе. Из рис. 29б сле�
дует, что для деформированного полимера характе�
рен широкий экзотермический ДСК�пик, распо�
ложенный ниже Тg, в то время как для недефор�
мированного полимера регистрируется только
эндотермический пик в области его Тg (сравните
рис. 29а и 29б). Важно отметить эволюцию ука�
занных пиков при низкотемпературном отжиге.
Оказывается, что экзотермический пик (кри�
вые 1–3) постепенно уменьшается в процессе
низкотемпературного отжига и исчезает вовсе
(кривые 4–7) при больших временах отжига. В то
же время эндотермический пик, обусловленный
физическим старением стеклообразного закален�
ного полимера, наоборот, растет в процессе отжи�
га. Другими словами, процессы физического ста�
рения закаленного полимера и полимера, под�
вергнутого механическому воздействию при
низкотемпературном отжиге, сопровождаются
тепловыми эффектами противоположных зна�

ков. Более того, из сравнения рис. 29а и 29б сле�
дует, что два отмеченных выше теплофизических
процесса как бы “не замечают” друг друга и раз�
виваются в процессе отжига независимо.

Еще одно принципиально важное различие
двух рассмотренных выше процессов старения
позволяют выявить структурные исследования.
Оказывается, что в процессе старения стеклооб�
разного полимера, подвергнутого механическому
воздействию, не только изменяются его физико�
механические свойства, но и полностью исчезают
(залечиваются) все межфазные границы, генери�
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рованные механическим напряжением. Другими
словами, если старение полимера, подвергнутого
тепловой обработке выше его Tg, является неким
объемным процессом, то старение механически
омоложенного стеклообразного полимера сопро�
вождается залечиванием развитых межфазных
границ, характерных для полос сдвига и крейзов,
т.е. является, по сути, неким поверхностным яв�
лением.

Залечивание поверхностей раздела в полиме�
рах – давно и хорошо изученное явление [86]. Ко�
гда две плоские поверхности одного и того же по�
лимера приводят в контакт, граница между ними
обычно постепенно исчезает (“залечивается”) и
материал становится монолитным. Очень важ�
ным является тот факт, что это явление моноли�
тизации наблюдается только, когда приводят в
контакт поверхности полимера, находящегося
выше Tg. Как мы уже отмечали, выше Tg полимер
находится в высокоэластическом состоянии, в
котором сильно облегчена его крупномасштабная
(сегментальная) молекулярная подвижность. В
результате этого сегменты полимера диффунди�
руют через границу фаз, образуют так называе�
мую сетку зацеплений и, в конце концов, полно�
стью залечивают эту границу. Хорошо известно,
что резинотехнические изделия при хранении
опудривают тальком для того, чтобы предотвра�
тить указанный процесс. Частицы талька создают
препятствия для плотного контакта полимерных
поверхностей и тем самым предотвращают про�
цесс залечивания.

Тем не менее, в случае старения полимера,
подвергнутого механическому воздействию, за�

лечивание “межфазных” границ, характерных
для крейзов и полос сдвига, происходит самопро�
извольно при температуре на десятки градусов
более низкой, чем Tg исходного недеформиро�
ванного полимера, когда, казалось бы, сегмен�
тальная подвижность не может реализоваться [2]. 

Проиллюстрируем этот эффект на примере
термостимулируемого залечивания полос сдвига
в аморфном ПЭТФ. В работе [87] было исследо�
вано влияние температуры отжига на состояние
полос сдвига, полученных в полимере в условиях,
близких к одноосному сжатию. В пленку аморф�
ного ПЭТФ при комнатной температуре вдавли�
вали сферический индентор и картину деформации
исследовали в световом микроскопе. На рис. 30а
представлена фотография деформированного по�
лимера после его отжига при 40°C, т.е. значитель�
но ниже его Tg. Хорошо видно, что в этих услови�
ях деформация полимера сопровождается воз�
никновением и развитием системы полос сдвига.
При увеличении температуры отжига до 70°C
(рис. 30б) полосы сдвига оказываются размыты�
ми и менее выраженными, и, наконец, при тем�
пературе 75°C, близкой к Tg, полосы сдвига пол�
ностью залечиваются, и их невозможно обнаружить
с помощью светового микроскопа (рис. 30в). 

Таким образом, низкотемпературный отжиг
(физическое старение) полимера, содержащего
полосы сдвига, приводит к полному залечиванию
межфазных поверхностей, и процесс этот проис�
ходит в основном в температурном интервале ни�
же его Tg. Низкотемпературная (ниже Tg блоч�
ного полимера) релаксация характерна и для
крейзов [41].
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Рис. 29. ДСК�кривые для образцов закаленного (а) и предварительно деформированного сжатием ПС (б) после отжи�
га. (а) – Отжиг при 60°C в течение 0 (1), 0.2 (2), 1 (3), 10 (4), 90 (5) и 170 ч (6); (б) – отжиг при 70°C в течение 0 (1), 0.003
(2), 0.08 (3), 1.5 (4), 6 (5), 11 (6) и 50 ч (7 ) [74]. 
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ВЛИЯНИЕ РАЗМЕРОВ ФАЗЫ ПОЛИМЕРА 
НА ЕГО МОЛЕКУЛЯРНУЮ ПОДВИЖНОСТЬ

Итак, с одной стороны, при старении механи�
чески омоложенного полимера наблюдается эф�
фективное залечивание межфазных границ, воз�
никших в стеклообразном полимере в результате
механического воздействия. С другой стороны,
этот процесс часто протекает при температурах,
на многие десятки градусов меньших Тg полиме�
ра, когда, казалось бы, крупномасштабное (сег�
ментальное) движение “заморожено”, т.е., по су�
ти, запрещено [1–3].

Указанное противоречие позволяют устранить
результаты многочисленных исследований, нача�
ло которым было положено в пионерской работе,
выполненной в 1994 г. [88]. В этой работе методом
эллипсометрии измеряли Тg тонких пленок ПС,
нанесенных на пассивированную водородом
кремниевую подложку. Толщину пленок умень�
шали от 3000 до 100 Å. Авторами, видимо, впервые
было показано, что, начиная с толщины 400 Å, ве�
личина Тg ПС начинает резко понижаться по срав�
нению со значением Тg блочного полимера. При
толщине пленки 100 Å это понижение составило
25 K, что далеко выходило за пределы величины
ошибки определения Тg эллипсометрическим ме�
тодом. Средневесовая молекулярная масса (Мw)
ПС составляла от 120 до 2900 × 103 Да, т.е. размер
макромолекулярного клубка изменялся от 200 до
1000 Å. Во всех случаях не обнаружили зависимо�
сти Тg от Мw, и полученные данные хорошо опи�

сывались соотношением  где

 – температура стеклования ПС в блоке, h –
толщина пленки, a = 32 Å, δ = 1.8. 

В дальнейшем было опубликовано большое
количество работ, посвященных данной темати�
ке, и к настоящему времени существует значи�
тельное число обзоров, обобщающих результаты
этих исследований. Сегодня считается твердо
установленным факт, что в поверхностных слоях,
тонких (нанометровых) пленках или наночасти�

( )
δ⎡ ⎤

= −⎢ ⎥
⎣ ⎦

bloc
g g 1 ,aT T
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цах аморфных полимеров происходит резкое
снижение Тg [41, 44, 89–100]. Это явление имеет
общий характер и наблюдается для любых аморф�
ных полимеров. Проиллюстрируем указанный
эффект на примере наиболее изученного в этом
отношении аморфного полимера – ПС. 

Из данных, приведенных на рис. 31а, следует,
что такая важная характеристика полимера как
его Тg, начинает стремительно понижаться, когда
толщина полимерной пленки становится меньше
70–80 нм. Величина понижения Тg может при
этом достигать многих десятков и даже сотен гра�
дусов. Важно отметить, что резкое снижение Тg в
поверхностных слоях и тонких пленках стеклооб�
разных полимеров прямо подтверждается изме�
рениями их модуля упругости. Такого рода оцен�
ка было сделана, в частности, в работе [101], и ее
результаты приведены на рис. 31б, на котором
представлена зависимость модуля упругости
пленки стеклообразного ПС от ее толщины. Из
рис. 31б следует, что, как только толщина ПС
пленки становится меньше 50–70 нм, наблюдает�
ся резкое снижение модуля упругости независи�
мо от молекулярной массы полимера. Это сниже�
ние достигает значительных величин (по крайней
мере, в 4–5 раз). Полученные данные находятся в
полном соответствии с приведенными выше ре�
зультатами по измерению Тg тонких пленок стек�
лообразных полимеров (сравните рис. 31a и 31б). 

Высокодисперсный материал крейзов также
имеет пониженную Тg по сравнению с окружаю�
щим блочным полимером, что отмечалось во
многих исследованиях. В работе [102] с помощью
атомно�силового микроскопа было проведено
прямое измерение модуля упругости материала в
крейзах стеклообразного полимера. Оказалось,
что модуль материала крейзов составляет всего
лишь 3–10% от величины модуля упругости блоч�
ного стеклообразного полимера. Полученный ре�
зультат свидетельствует о том, что высокодис�
персный материал крейзов, так же как и материал
полос сдвига, имеет существенно пониженную Тg

по сравнению с окружающим блочным полимером.

(a) (б) (в)

Рис. 30. Световые микрофотографии образца ПЭТФ, в котором были сформированы полосы сдвига и который был
затем подвергнут отжигу при 40 (а), 70 (б) и 75°C (в) [87].
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Итак, первое, что следует отметить – очень
сильное понижение Тg полимера в слоях наномет�
ровой толщины. Во�вторых, несложные вычисле�
ния показывают, что диспергирование полимера
на столь малые (нанометровые) агрегаты ориен�
тированных макромолекул в полосах сдвига и
крейзах приводит к возникновению в полимере
высокоразвитой межфазной поверхности (сотни
м2/г). Очевидно, это делает систему термодина�
мически неустойчивой, и под действием различ�
ных факторов в таких системах самопроизвольно
идут процессы уменьшения межфазной поверх�
ности. Именно эти два обстоятельства позволяют
непротиворечиво объяснить влияние механиче�
ских напряжений на особенности молекулярного
движения в стеклообразных полимерах и, в част�
ности, сделать обоснованные предположения о
механизме старения механически “омоложен�
ных” стеклообразных полимеров. 

О ФИЗИЧЕСКИХ ПРИЧИНАХ ВЛИЯНИЯ 
МЕХАНИЧЕСКОГО НАПРЯЖЕНИЯ 

НА МОЛЕКУЛЯРНУЮ ПОДВИЖНОСТЬ 
В СТЕКЛООБРАЗНЫХ ПОЛИМЕРАХ

Итак, анализ данных структурных исследова�
ний позволяет сформулировать достаточно об�
щие представлении о молекулярной подвижно�
сти в стеклообразных полимерах и о влиянии на
нее внешнего механического напряжения. Как
было отмечено выше, при получении полимер�
ных стекол из расплава образуется неравновесная
в термодинамическом смысле структура. Есте�
ственно, такая система неустойчива, и под дей�
ствием теплового движения она постепенно пе�
реходит в более равновесное состояние. Этот про�
цесс называется физическим или тепловым
старением полимерных стекол. Поскольку в стек�
лообразном полимере скорость молекулярных
перестроек низка, процесс старения растягивает�
ся на сутки или даже месяцы. Механизм молеку�
лярных перестроек, лежащих в основе процесса
старения, в полной мере до сих пор не ясен, одна�
ко с высокой долей вероятности можно утвер�
ждать, что эти перестройки невозможны без
крупномасштабного (сегментального) молеку�
лярного движения. Особо следует отметить, что
процесс физического старения в стеклообразных
полимерах носит аффинный характер, т.е. разви�
вается равномерно и одновременно во всем объе�
ме полимера. 

Рассмотрим теперь имеющиеся в литературе
данные, касающиеся влияния механического на�
пряжения на особенности молекулярного движе�
ния в стеклообразных полимерах. Напомним, что
эти особенности выявляются, во�первых, в экс�
периментах по деформационной калориметрии,
согласно которым на первых этапах деформиро�
вания стеклообразного полимера в нем накапли�
вается значительное количество внутренней
энергии (рис. 25) [76–78]. Во�вторых, в результате
деформации стеклообразного полимера на его
ДСК�термограммах появляется широкий экзо�
термический пик в температурной области ни�
же Тg (рис. 23).

Энергетический баланс деформации стекло�
образного полимера принципиально отличается
от соответствующих характеристик низкомолеку�
лярных пластичных тел. В то время как при де�
формировании низкомолекулярного пластично�
го тела (например, металлической меди) вся за�
траченная энергия преобразуется в тепло [103],
при деформировании стеклообразного полимера
часть механической энергии накапливается в по�
лимере в виде внутренней энергии (рис. 25). Оче�
видно, что этот эффект связан с некими необра�
тимыми изменениями в структуре деформируе�
мого полимера. Выше было показано, что,
действительно, структура стеклообразного поли�
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Рис. 31. (а) – Зависимость Тg свободных пленок ПС
(Мw = (116–347) × 10–3) от их толщины [89]; пунктир�
ной линией показана Тg блочного ПС. (б) – Зависи�
мости модуля упругости от толщины для пленок ПС с
Mw = 1800 × 103 (1) и 114 × 103 (2) [101].
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мера претерпевает серьезные изменения в про�
цессе его деформации. Эти изменения связаны с
образованием в полимере дискретных зон (полос
сдвига и крейзов), содержащих высокодисперс�
ный фибриллизованный материал. По некото�
рым оценкам [48] такой материал имеет удельную
поверхность порядка несколько сотен квадрат�
ных метров на грамм. Очевидно, что наличие
столь большой межфазной поверхности не может
не отразиться на внутренней энергии полимера. В
этой связи важно оценить принципиальную воз�
можность накопления внутренней энергии де�
формируемым полимером за счет увеличения
межфазной энергии. 

Возникает вопрос, может ли эксперименталь�
но определяемое накопление таких значительных
количеств внутренней энергии при деформиро�
вании полимера быть связанным с развитием по�
верхностей раздела, характерных для полос сдви�
га и/или крейзов? Для ответа на этот вопрос была
количественно оценена величина внутренней
энергии, которую может накапливать полимер
исключительно за счет образования межфазной
поверхности при деформации полимера путем
развития в нем полос сдвига и/или крейзов [104].
В основе такой оценки лежит предположение о
том, что при растяжении стеклообразного поли�
мера до (примерно) предела его текучести вся де�
формация происходит путем зарождения и разви�
тия дискретных зон (полос сдвига и/или крейзов),
содержащих пластически деформированный фиб�
риллизованный полимер. Сделанная в работе [104]
оценка величины внутренней энергии, накапли�
ваемой полимером при его деформировании до
предела текучести, составляет 1.6–2.0 Дж см–3,
что в полной мере соответствует величине внут�
ренней энергии 2–3 Дж см–3 для таких полимеров
как ПС, ПК, ПММА согласно данным деформа�
ционной калориметрии [76–78]. 

Итак, деформация полимерного стекла, ответ�
ственная за его так называемое “омоложение”,
сопровождается изменением структуры полиме�
ра. Это изменение обусловлено возникновением
особых зон пластически деформированного по�
лимера (полос сдвига и/или крейзов). В результа�
те деформированный полимер представляет со�
бой некую “двухфазную” структуру, схематиче�
ски представленную на рис. 32. Именно
возникновение такой структуры является, по су�
ти, “омоложением” стеклообразного полимера
при помощи механического воздействия. Очень
важным для понимания происходящих явлений
является то обстоятельство, что полосы сдвига и
крейзы наполнены высокодисперсным ориенти�
рованным полимером.

Теперь рассмотрим, что происходит при обрат�
ном процессе – старении механически “омоло�
женного” стеклообразного полимера, структура ко�

торого схематически представлена на рис. 32 [105].
Как неоднократно отмечалось выше, деформиро�
ванный стеклообразный полимер структурно не�
однороден и содержит дискретные зоны (полосы
сдвига и/или крейзы), характеризующиеся высо�
коразвитой межфазной поверхностью. Это делает
такой полимер термодинамически неустойчи�
вым, поэтому в нем самопроизвольно начинают�
ся процессы уменьшения (залечивания) межфаз�
ной поверхности. Естественно, нагревание (от�
жиг) резко ускоряет эти процессы. Отжиг
деформированного полимера не только приводит
к восстановлению его размеров, но сопровожда�
ется полным исчезновением (залечиванием) ука�
занных поверхностей раздела (рис. 32). Такого ро�
да отжиг, по сути, осуществляется в ДСК�экспе�
риментах. Из данных, представленных на рис. 29,
видно, что залечивание межфазных границ при
низкотемпературном отжиге (ниже Тg) деформи�
рованных стеклообразных полимеров сопровож�
дается появлением на ДСК�термограммах широ�
кого экзотермического пика, простирающегося
практически от β�перехода до Тg. Отметим, что
протяженность этого ДСК�пика практически
совпадает с температурными границами анома�
лий в механическом поведении деформирован�
ных полимеров.

В свете развитых выше представлений о роли
межфазной поверхности в дискретных зонах (по�
лосах сдвига и крейзах), возникающих при не�
упругой деформации полимерных стекол, стано�
вится понятным существование указанного низ�
котемпературного экзотермического ДСК�пика
(рис. 29). При нагревании деформированного
стеклообразного полимера в температурном ин�
тервале ниже его Тg достигается локальная Тg вы�
сокодисперсного ориентированного материала
полос сдвига и крейзов. 

Полосы сдвига

Механическое
нагружение

Старение

Блоки недеформированного
полимера

Рис. 32. Схема структурных перестроек, сопровожда�
ющих деформацию стеклообразного полимера на
воздухе [105]. Пояснения в тексте.
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Это обстоятельство имеет два последствия.
Во�первых, происходит усадка ориентированного
материала полос сдвига и крейзов, сопровождаю�
щаяся восстановлением размеров полимера по
обычному энтропийному механизму так, как это
было рассмотрено в предыдущем разделе. Во�вто�
рых, поскольку претерпевший усадку расстекло�
ванный материал полос сдвига и крейзов нахо�
дится при температуре выше его локальной Тg (но
ниже Тg блочного полимера), начинается процесс
залечивания “избыточной” межфазной поверх�
ности. Дело в том, что залечивание межфазной
поверхности (самослипание) возможно только в
том случае, если полимер находится в высокоэла�
стическом состоянии [41, 106]. Механизм про�
цесса залечивания состоит во взаимной диффу�
зии сегментов цепей через межфазную границу, и
процесс этот возможен, если в полимере реализу�
ется такого рода сегментальная подвижность.
Процессы уменьшения (залечивания) межфаз�
ной поверхности термодинамически выгодны, и
поэтому они происходят самопроизвольно, когда
обеспечена необходимая молекулярная подвиж�
ность. Очевидно, что залечивание межфазной по�
верхности – процесс всегда экзотермический,
поскольку сопровождается уменьшением свобод�
ной энергии системы. Именно этот эффект и на�
блюдается на ДСК�термограммах (рис. 29) в виде
экзотермического пика, локализованного между
β� и α�переходами блочного полимера.

Внутренняя энергия, накапливаемая полиме�
ром на первых этапах деформирования, выделя�
ется в виде тепла при его последующем отжиге
как результат залечивания межфазной поверхно�
сти. Неудивительно, что определяемая методом
ДСК тепловая энергия составляет 2–3 Дж см–3,
т.е. в полной мере соответствует количеству внут�
ренней энергии, запасенной при деформации
стеклообразного полимера. 

Таким образом, все известные особенности
молекулярного движения в стеклообразных по�
лимерах и влияния на них внешнего механиче�
ского напряжения можно объяснить, если учесть
два фактора. Во�первых, при нагружении стекло�
образных полимеров в них возникают и развива�
ются зоны пластически ориентированного поли�
мера (полосы сдвига и/или крейзы), имеющие
выраженные границы. Во�вторых, высокодис�
персный материал, заполняющий эти образова�
ния, имеет пониженную Тg, чем и объясняются, в
частности аномалии в механических, теплофизи�
ческих, термодинамических, сорбционных и дру�
гих свойствах деформированного полимера, на�
блюдающиеся в температурном интервале ниже Тg

исходного блочного полимера.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Рассмотренный выше материал позволяет, на
наш взгляд, сделать некоторые обобщения отно�
сительно особенностей молекулярного движения
в стеклообразных полимерах. Эти особенности
можно условно разделить на две части. 

Во�первых, это – молекулярное движение, от�
ветственное за старение свежесформованных за�
каленных полимерных стекол. Закалка аморфно�
го полимера, находящегося при температуре вы�
ше его Тg, переводит его в термодинамически
неравновесное состояние, характеризующееся
повышенным содержанием свободного объема и
неравновесной для этих условий конформацией
макромолекул. В результате начинается процесс
физического или теплового старения, приближа�
ющего полимер к равновесному состоянию. Не�
смотря на то что физическое старение происхо�
дит в температурных границах стеклообразного
состояния, есть основания полагать, что этот
процесс связан, в частности, с крупномасштаб�
ным (сегментальным) молекулярным движением, о
чем свидетельствует, например, увеличение Тg по�
лимера. Даже кратковременное нагревание соста�
ренного полимера выше Тg переводит его в исход�
ное (после закаливания) состояние, и процесс
старения начинается снова (эффект “омоложе�
ния”). Важным обстоятельством является одно�
родность по объему (аффинность) процесса фи�
зического старения.

Во�вторых, процесс старения может быть за�
пущен принципиально другим способом. Доста�
точно подвергнуть состаренный полимер механи�
ческому воздействию (одноосному сжатию, кру�
чению, прокатке), как он переходит в состояние,
свойства которого похожи на свойства полимера,
подвергнутого нагреванию выше Тg. Механиче�
ски “омоложенный” полимер в условиях одноос�
ного растяжения практически не имеет предела
текучести и последующего спада напряжения, из�
меняются его теплофизические, термодинамиче�
ские и другие свойства. В то же время такой меха�
нически “омоложенный” полимер демонстриру�
ет в температурных пределах стеклообразного
состояния самопроизвольно идущий процесс
старения, при котором все его свойства изменя�
ются в направлении исходного “неомоложенно�
го” состояния.

Анализ литературных данных свидетельствует
о том, что два процесса старения, имеющих опре�
деленное сходство, обусловлены разными моле�
кулярными механизмами. Механическое “омо�
ложение” полимера происходит при его незначи�
тельной деформации при температуре ниже Тg.
Важно отметить, что деформация стеклообразно�
го полимера всегда неоднородна по его объему.
На начальных этапах деформации (одноосного
сжатия или растяжения, сдвига или кручения) в
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стеклообразном полимере возникают и развива�
ются зоны неупругой деформации (полосы сдви�
га и/или крейзы). Ключевым обстоятельством
для понимания молекулярных процессов в де�
формированном стеклообразном полимере явля�
ется то, что указанные зоны наполнены ориенти�
рованным фибриллизованным материалом, име�
ющим выраженные границы, и размер (диаметр)
фибрилл составляет единицы–десятки наномет�
ров. При столь малом размере фибриллярных аг�
регатов макромолекул “фаза” материала, запол�
няющего полосы сдвига и крейзы, имеет очень
большую удельную поверхность (сотни м2/г).
Указанное обстоятельство делает деформирован�
ный стеклообразный полимер термодинамиче�
ски неустойчивой системой и создает движущую
силу обратного процесса – слияния межфазных
поверхностей (коалесценции), что, по сути, и яв�
ляется процессом старения в этом случае. Однако
для такого рода коалесценции необходима высо�
кая молекулярная подвижность цепей макромо�
лекул или их фрагментов, которая обеспечила бы
их диффузию через границу фаз. Казалось бы, та�
кая подвижность полимерных цепей невозможна
в температурных пределах стеклообразного со�
стояния, где, как считается, крупномасштабное
(сегментальное) молекулярное движение “замо�
рожено”. Указанное противоречие легко снять,
если учесть открытое в середине 90�х годов про�
шлого века явление очень сильного (на многие
десятки градусов) понижения Тg аморфных поли�
меров в нанометровых объемах. Именно такие
размеры имеют фибриллярные агрегаты макро�
молекул, заполняющие полосы сдвига и крейзы в
деформированном стеклообразном полимере.

Итак, механическое напряжение сильнейшим
образом влияет на молекулярную подвижность в
стеклообразных полимерах. Это влияние выража�
ется в том, что механическое напряжение иници�
ирует возникновение в полимерной матрице осо�
бых зон (полос сдвига и/или крейзов), которые
заполнены высокодисперсным ориентирован�
ным материалом, имеющим высокоразвитую по�
верхность и нанометровые размеры структурных
элементов. В результате образуется “двухфазная”
система, построенная из структурных элементов
двух типов, один из которых имеет сильно пони�
женную Тg, что и является физической причиной
всех аномалий в структурно�механическом пове�
дении деформированных стеклообразных поли�
меров.

Работа выполнена при финансовой поддержке
Российского фонда фундаментальных исследова�
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