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В В Е Д Е Н И Е 

 

Актуальность проблемы. Разработка новых и усовершенствование 

существующих способов получения полимерных материалов с экстремально 

высокими прочностными показателями относится к приоритетным задачам 

физики и химии полимеров. В настоящее время одним из наиболее эффек-

тивных способов упрочнения гибкоцепных полимеров с повышенной вели-

чиной молекулярной массы является способ, сочетающий методы гель-

формования из горячего полуразбавленного раствора и последующего мно-

гократного вытягивания сформованного волокна. Благодаря применению 

этого способа, основы которого были заложены в 80-х годах ХХ века гол-

ландскими исследователями А. Пеннингсом, П. Смитом и П. Лемстрой, уда-

лось получить высокопрочное армирующее волокно из сверхвысокомолеку-

лярного полиэтилена (СВМПЭ). От других видов армирующих волокон (п-

арамидных, углеродных, стеклянных) волокно из СВМПЭ выгодно отличает-

ся уровнем удельной разрывной нагрузки, низким значением плотности, уни-

кальной способностью к поглощению высокоскоростного удара, химической 

и биологической инертностью, а также абсолютной прозрачностью во всем 

диапазоне радиоволн. Удачное сочетание свойств обеспечивает широкое 

применение волокна из СВМПЭ при создании изделий разнообразного на-

значения: средств индивидуальной и коллективной бронезащиты, легких 

конструкционных материалов для авиа-, вертолето-, судо- и автомобиле-

строения, радиопрозрачных защитных экранов и т.д. Мировое производство 

волокна из СВМПЭ, сосредоточенное в США, Голландии и Японии, увели-

чивается в течение последних 10-и лет на 13-15 % ежегодно и составляет в 

настоящее время около 12 тыс.т/год. При этом экспортные поставки волокна 

не превышают 6 % от объема производства и строго контролируются. 

В РФ технология получения высокопрочного волокна из геля СВМПЭ 

была разработана в рамках ФЦП «Исследования и разработки по приоритет-

ным направлениям развития науки и техники на 2002-2006 годы», ФЦП «На-
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циональная технологическая база на 2007-2011 годы» и Программ Союзного 

государства России и Беларуси на 2002-2006 и 2008-2011 гг. Одно из направ-

лений проведенных исследований, связанное с изучением свойств и строения 

реакторных порошков, гелей и волокон из СВМПЭ, предопределило цель и 

основное содержание настоящей работы. 

 

Целью работы является: 

- изучение физико-химических свойств и строения реакторных порош-

ков, гелей и ориентированных волокон из СВМПЭ с достаточной для 

технологических разработок подробностью; 

- выбор пути направленной модификации строения и свойств СВМПЭ 

при его синтезе и переработке в волокно с помощью методов гель-

формования и ориентационного термовытягивания; 

- установление корреляции структуры полимера с механическими харак-

теристиками ориентированного волокна; 

- получение готового волокна с высоким уровнем прочностных показа-

телей. 

 

Для достижения поставленной цели решались следующие задачи: 

- анализ влияния условий синтеза, а также физико-химических свойств и 

строения реакторных порошков СВМПЭ на их способность к волокно-

образованию; 

- изучение реологического поведения прядильных растворов СВМПЭ; 

- исследование строения кристаллической и некристаллической фаз ге-

лей, полученных охлаждением полуразбавленных растворов СВМПЭ, а 

также надмолекулярной структуры полимера, возникающей при пере-

ходе гель→ксерогель; 

- изучение структурных превращений гель-волокна из СВМПЭ в про-

цессе ориентационного термовытягивания с помощью физико-

химических методов исследования; 
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- сопоставление структурных и прочностных показателей волокна на 

различных этапах ориентационного термовытягивания; 

- изучение механики одноосного растяжения гель-волокна, предпола-

гающей оценку влияния внешнего силового поля, а также высокоэла-

стической и пластической составляющих деформации на прочностные 

показатели вытянутых образцов. 

 

Научная новизна работы заключается в следующем: 

- впервые с помощью экспериментальных физико-химических методов 

исследования выявлена и идентифицирована цепь фазовых и структур-

ных превращений СВМПЭ на всех этапах его переработки в высоко-

прочное волокно: от синтеза полимера до получения готового продук-

та; 

- на примере большого числа партий СВМПЭ показано, что определяю-

щее влияние на их способность к переработке в высокопрочный про-

дукт оказывают строение, молекулярная масса и другие свойства по-

лимерного порошка, которые зависят, в свою очередь, от природы (ти-

па) используемого титанмагниевого катализатора и режима полимери-

зации этилена; 

- с помощью реологического тестирования выявлена специфичность по-

ведения прядильных растворов СВМПЭ, которая оказывает сущест-

венное влияние на стабильность формования гель-волокна и его спо-

собность к многократному вытягиванию; 

- исследована структура и тепловое поведение кристаллических узлов 

пространственной сетки гелей и ксерогелей СВМПЭ с различной пре-

дысторией, а также влияние строения неупорядоченной фазы гелей на 

предельную кратность вытягивания сформованного волокна; 

- получены количественные данные о направленных изменениях моле-

кулярного и надмолекулярного строения волокна из геля СВМПЭ, спо-
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собствующие его упрочнению в процессе ориентационного вытягива-

ния; 

- определены зависимости между структурными показателями и меха-

ническими свойствами волокна с различной кратностью вытягивания; 

- на основании изучения механики одноосного растяжения гель-волокна, 

получено уравнение, определяющее зависимость удельной разрывной 

нагрузки ориентированных образцов от работы по увеличению длины 

волокна за счет развития высокоэластической составляющей деформа-

ции. 

 

Практическое значение работы 

Результаты проведенных исследований были использованы при выра-

ботке требований к условиям синтеза и физико-химическим свойствам 

СВМПЭ волоконной марки, разработке технологии получения высокопроч-

ного волокна из геля СВМПЭ и прогнозировании механических свойств го-

тового материала. В условиях экспериментальной установки ФГУП 

«ВНИИСВ» получена полифиламентная нить из СВМПЭ с прочностью 380-

400 сН/текс и начальным модулем упругости 14000-14500 сН/текс, что пре-

вышает механические характеристики волокон СВМПЭ, производимых ве-

дущими зарубежными фирмами. 

 

Апробация работы 

Результаты работы докладывались на 2м Всероссийском Каргинском 

симпозиуме «Химия и физика полимеров в начале 21 века» (Черноголовка, 

2000); 4м Международном симпозиуме «Молекулярный порядок и подвиж-

ность в полимерных системах» (С.-Петербург, 2002); XVII Менделеевском 

съезде (Казань, 2003); III Всероссийской Каргинской конференции «Полиме-

ры 2004» (Москва, 2004); Международной конференции «Волокнистые мате-

риалы XXI века» (С.-Петербург, 2005); 5м Международном симпозиуме «Мо-

лекулярный порядок и подвижность в полимерных системах» (С.-Петербург, 
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2005); Европейском конгрессе по полимерам (Москва, 2005); XVI Междуна-

родной конференции «Физика прочности и пластичности материалов» (Са-

мара, 2006); IV Всероссийской Каргинской конференции «Наука о полимерах 

21-му веку» (Москва, 2007); конференции «Структура и динамика молекул» 

(Яльчик, 2007); Международном форуме по нанотехнологиям (Москва, 

2008); 20й конференции «Полимерные сетки» (Гослар, ФРГ, 2010). 

Материалы диссертационной работы были представлены также на 2х-

17х Региональных Каргинских чтениях (Тверь, 1996-2011). 

По материалам диссертационной работы опубликовано 49 печатных 

работ, из них 19 в рекомендованных ВАК российских и иностранных журна-

лах; получено 3 патента РФ. 

 

Структура и объем работы. Диссертационная работа состоит из вве-

дения, шести глав, выводов и списка использованной литературы, включаю-

щего 427 наименований. Работа изложена на 339 страницах машинописного 

текста, содержит 94 рисунка и 34 таблицы. 
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ГЛАВА 1. ВЫСОКОПРОЧНОЕ ВОЛОКНО  

ИЗ СВЕРХВЫСОКОМОЛЕКУЛЯРНОГО ПОЛИЭТИЛЕНА  

(литературный обзор) 

 

1.1. Сверхвысокомолекулярный полиэтилен 

1.1.1. Полимеризация этилена на комплексных металлоорганических  

          катализаторах Циглера-Натта 

Молекулярная масса (ММ) полиэтилена (ПЭ), полученного по меха-

низму радикальной полимеризации, не превышает, как правило, 5•105  г/моль. 

Это объясняется высокими скоростями обрыва растущих цепей при реакциях 

их рекомбинации и диспропорционирования, а также небольшим временем 

жизни полимерных радикалов. Синтез ПЭ с существенно более высокой ММ 

= 106 ÷ 107, который классифицируется как сверхвысокомолекулярный [1], 

становится возможным при использовании металлорганических комплекс-

ных катализаторов Циглера-Натта [2-5], представляющих собой, в случае по-

лимеризации этилена, продукт взаимодействия соединений переходного ме-

талла (в основном титана или ванадия) с органическими производными алю-

миния. В результате такого взаимодействия образуется биметаллический 

комплекс, именуемый также активным центром (АЦ), в состав которого вхо-

дят координированные производные переходного металла и алюминия с ок-

ружающими их лигандами [1; 2; 6]. Общим для различных типов катализато-

ров Циглера-Натта, отличающихся друг от друга составом и строением, явля-

ется наличие в биметаллическом комплексе (АЦ) ионизированной σ -связи 

металл-углерод (Ме-С). При адсорбции этилена на поверхности катализатора 

происходит его координация с органическим производным переходного ме-

талла и последующее внедрение по связи Ме-С [7]. Энергия (Ме-С)-связи 

имеет при этом весьма важное значение: если связь слишком стабильна, то не 

сможет раскрыться для встраивания мономера, а если слишком слаба, то ско-

рость ее распада будет выше, чем скорость внедрения мономера. С целью оп-

тимизации энергии (Ме-С)-связи, а также образования в комплексе свобод-
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ной вакансии, необходимой для координации молекулы мономера, исполь-

зуют различные алкилирующие агенты, функцию которых выполняют вхо-

дящие в состав катализаторов алюминийорганические соединения [8]. Отме-

чается [9], что в отсутствие алюминийорганических соединений (АОС) ак-

тивность каталитических систем, содержащих только производные переход-

ного металла, становится очень низкой. 

Реакция роста цепи ПЭ на катализаторах Циглера-Натта включает две 

основные стадии – координацию мономера с АЦ и внедрение его по связи 

Ме-С [1; 6; 10]. В ходе координации двойная связь этилена выполняет функ-

цию донора, а атом переходного металла акцептора электронов. Энергии 

двойной связи в этилене и (Ме-С)-связи в АЦ при этом понижаются, что 

обеспечивает легкое внедрение молекулы мономера по связи «переходный 

металл – углерод». Достаточно отметить, что сравнительно малоактивный 

этилен способен полимеризоваться на катализаторах Циглера-Натта даже при 

комнатной температуре и давлении ниже атмосферного, в то время как его 

радикальная полимеризация протекает только при 200-300 0С и давлении 

1000-3000 атм. Процесс полимеризации на металлоорганических комплекс-

ных катализаторах осуществляется, согласно общепринятым в настоящее 

время воззрениям [1; 6; 10-12], по координационно-анионному механизму, 

который подразумевает как двухстадийный механизм роста цепи через коор-

динацию мономера, так и нуклеофильное влияние со стороны отрицательно 

заряженного атома углерода на конце растущей цепи. В общем виде каждый 

элементарный акт двухстадийного роста цепи можно представить следующей 

схемой [12]  

                                          М 

                                     I     ↓     II 

          Рn*  – кат. + М →  кат. → Рn+1
* – кат., 

                                    ← 
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где Рn* - растущая цепь; кат. – фрагмент катализатора, входящий в активный 

центр; М – молекула мономера; I, II – стадии координации и внедрения мо-

номера, соответственно. 

В зависимости от соотношения скоростей стадий I и II реакция роста 

цепи может иметь первый или нулевой порядок по мономеру. Рост полимер-

ных молекул на АЦ происходит до тех пор, пока материальная цепь не обры-

вается. Наиболее типичен спонтанный обрыв цепи, который имеет место при 

переходе атома водорода этиленового звена, находящегося в β-положении 

относительно переходного металла, от углерода к металлу, а также передача 

цепи на мономер и/или алюминийалкил [1; 6; 12]. Скорость этих реакций 

достаточно мала, поэтому ММ ПЭ достигает нескольких миллионов. 

Синтез сверхвысокомолекулярного полиэтилена (СВМПЭ) может быть 

осуществлен в присутствии комплексных металлоорганических катализато-

ров различного состава и строения [1-7; 9]. При этом большое значение имеет 

способ приготовления каталитического комплекса. В случае классической 

каталитической системы на основе алюминийорганического соединения 

(АОС) и четыреххлористого титана приготовление комплекса является от-

дельной технологической операцией, которая сводится к смешению умерен-

ноконцентрированных растворов АОС и TiCl4 в жидком углеводороде (на-

пример, н-гептане) и их последующему взаимодействию друг с другом в те-

чение определенного времени при заданной температуре [1; 6]. Взаимодейст-

вие АОС и TiCl4 сопровождается образованием нерастворимого в углеводо-

родном растворителе продукта, что вызвано частичным восстановлением Ti4+ 

до трех, двух- и менее валентного состояния. Степень восстановления титана 

зависит от восстанавливающей способности АОС и уменьшается в следую-

щей последовательности: 

            Al(C2H5)2H > Al(C2H5)3 > Al(C4H9)3 > Al(C2H5)2Cl. 

В любом случае (независимо от вида АОС) активные центры сформи-

ровавшегося комплекса в той или иной мере неоднородны, так как в их со-

став входит переходный металл разной степени окисления и с различным ли-
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гандным окружением. Центрам с Ti4+ свойственны, вследствие большой 

электрофильности сильно окисленного титана, частые β -гидридные  перехо-

ды, что приводит к образованию значительного количества низкомолекуляр-

ных фракций полимера. Активные центры, содержащие Ti3+, напротив, обес-

печивают получение высокомолекулярных фракций ПЭ. На основании ана-

лиза кривых ММР показано[13-14], что при использовании классических ка-

талитических систем могут формироваться и функционировать три-четыре 

типа активных центров, каждый из которых характеризуется определенным 

соотношением скоростей обрыва и роста макромолекулярных цепей. Все это 

способствует образованию полимера с высокой полидисперсностью. Кроме 

широкого ММР (до 20) серьезным недостатком классических катализаторов 

является также низкая активность, существенно ограничивающая области их 

практического применения. Величина активности тем ниже, чем выше сте-

пень восстановления титана. 

В настоящее время для производства СВМПЭ и большинства стереоре-

гулярных полиолефинов применяют, в основном, катализаторы на носителях, 

активность которых в десятки раз более высокая, чем у классических катали-

заторов Циглера-Натта [15]. В качестве носителей используют главным обра-

зом пористые соединения магния, такие, например, как MgCl2, MgO, 

Mg(OH)2, Mg(OR)2, а также аморфную двуокись кремния и алюмосиликаты 

[1; 6; 16]. Твердый компонент катализатора получают обработкой носителя 

соединениями титана (TiCl4) или ванадия (VOCl3, VCl3 и др.), которые сор-

бируются и прочно фиксируются на его поверхности [17]. Вторым компонен-

том каталитической системы служит обычно триэтил- или триизобутилалю-

миний. Стадии предварительного комплексообразования при этом не требу-

ется. Твердый компонент катализатора и алюминийорганическое соединение 

подаются в реактор полимеризации раздельно или после краткого предвари-

тельного смешения. Процесс полимеризации этилена в присутствии катали-

заторов на носителях во многом зависит от химической природы носителя. В 

работе [18] проведено сопоставление катализаторов, полученных нанесением 
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TiCl4 на оксид магния и алюмосиликат. Показано, что активность катализа-

тора на MgO в 40 раз выше по сравнению с чистым TiCl4, а на алюмосили-

катном носителе – только в 3-4 раза, хотя удельная поверхность катализатора 

на Al2O3 • aSiO2 в 6-8 раз больше, чем на MgO. Данное обстоятельство указы-

вает на то, что носитель является не только подложкой, увеличивающей по-

верхность распределения титановой компоненты, но и участвует в действии 

каталитического комплекса. С помощью метода ЭПР установлено [18], что 

восстановление «активного» Ti4+ в менее «активный» Ti3+ происходит на ка-

тализаторе TiCl4/MgO–Al(C2H5)3 значительно медленнее, чем на катализаторе 

TiCl4/Al2О3 • aSiO2 – Al(C2H5)3. Вследствие этого скорость полимеризации 

этилена на оксидмагниевом катализаторе значительно выше, чем на алюмо-

силикатном и сохраняется постоянной в течение продолжительного проме-

жутка времени (4-5 часов). ММР синтезируемого СВМПЭ оказывается при 

этом достаточно узким (Мw / Mn < 5). Другая причина, ответственная за вы-

сокую активность нанесенных титанмагниевых катализаторов, выявлена в 

работе [19]. С помощью метода обрыва растущей цепи этанолом, меченым 

тритием в ОН-группе, показано, что в случае использования катализатора 

TiCl4/MgO, содержащего 0,6 % титана, активными являются 21-23 % всех 

атомов титана, в то время как в классических катализаторах Циглера-Натта 

только 0,5-5 %. Отмечается, впрочем, что при увеличении концентрации на-

несенного на MgO титана с 0,6 до 2,75 % относительная мольная доля актив-

ного титана снижается примерно в три раза. Высказано предположение 

[18;19] о том, что удельная поверхность MgO недостаточна для размещения 

2,75 % титана, значительная часть которого «блокирована» по-видимому в 

порах носителя. 

Все сказанное свидетельствует в пользу того, что активность нанесен-

ных катализаторов определяется их химической природой и составом, а так-

же доступностью АЦ, зависящей, в свою очередь, от строения и удельной 

поверхности носителя. При этом большинство используемых носителей не 

является инертной подложкой, а входит в состав каталитических комплексов 
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в виде своеобразных сложных лигандов, способствующих повышению реак-

ционной способности АЦ. 

Известно [1; 6; 16], что нанесенные титанмагниевые катализаторы, 

наиболее часто применяемые в промышленном производстве СВМПЭ, про-

являют максимальную активность в суспензионном режиме полимеризации 

[20], когда температура среды в реакторе ниже температуры растворения ПЭ 

в используемом углеводородном растворителе. Неизменно высокая актив-

ность катализатора достигается при этом постоянством его состава, оптими-

зацией параметров технологического процесса, а также чистотой и точно-

стью дозировки всех компонентов реакционной смеси [6]. Примечательно, 

что концентрация нанесенного катализатора в реакционной смеси не превы-

шает, как правило, десятых долей процента. Это требует защиты АЦ от де-

зактивации даже малым количеством примесей. Достаточный уровень защи-

ты обеспечивается обычно избыточным мольным отношением Al:Ti, величи-

на которого варьируется для различных типов и концентраций нанесенных 

титанмагниевых катализаторов от 10 до 400. 

Схема получения СВМПЭ в режиме суспензионной полимеризации 

этилена выглядит следующим образом [1; 6; 21-24]: из дозирующих мерни-

ков компоненты каталитической системы подаются в аппарат предваритель-

ного смешения или непосредственно в реактор. Туда же одновременно с 

твердым компонентом катализатора и АОС подается этилен и его раствори-

тель (гептан). Готовый СВМПЭ выводится из реактора и поступает в виде 

суспензии полимерного порошка на центрифугу, в которой происходит от-

жим компонентов каталитической системы и основного объема углеводород-

ного растворителя, а затем передается в вакуумную сушилку, где оконча-

тельно освобождается от растворителя. Процесс полимеризации протекает 

при давлении этилена в реакторе 0,05-1,0 Мн/м2 (0,5-10 атм), температуре 30-

90 0С, интенсивном перемешивании и охлаждении (теплосъеме). Степень 

превращения этилена достигает 98 %, а выход СВМПЭ в расчете на 1 г тита-

на 20-2000 кг. Следует отметить, что при температуре полимеризации выше 
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90 0С происходит уменьшение растворимости этилена в углеводородном рас-

творителе и соответствующее снижение скорости полимеризации. В то же 

время при достаточно больших давлениях этилена (> 3 атм) скорость поли-

меризации растет с температурой вплоть до 80 0С. Величина температуры 

сказывается и на ММ полимера. Вследствие того, что энергия активации ре-

акции обрыва цепей превышает энергию активации их роста, с понижением 

температуры ММ ПЭ увеличивается [25]. В меньшей степени регулирование 

ММ полимера обеспечивается изменением таких параметров технологиче-

ского процесса как давление этилена в реакторе и концентрация АОС. 

Многолетний опыт, накопленный фирмами-производителями СВМПЭ, 

такими, например, как Ticona (Германия), DSM (Голландия), Mitsui Petro-

chemical (Япония), Nippon Petrochemical (Япония), Honeywell (США), свиде-

тельствует о том, что за счет изменения природы и состава твердой части ка-

тализатора, концентрации и соотношения компонентов каталитической сис-

темы, а также параметров технологического процесса ММ полимера удается 

направленно варьировать в диапазоне от 0,5•106  до (9-10)•106. В России про-

изводство различных модификаций нанесенных титанмагниевых катализато-

ров организовано в ООО «Тинол» (г. Новосибирск). Установками по синтезу 

СВМПЭ располагают ОАО «Казаньоргсинтез» и ООО «Сибур-

Томскнефтехим». Выпускаемый в опытно-промышленных масштабах поли-

мер с торговым названием «Тинолен» имеет шесть базовых марок [26]: 1 – 

ММ < 1•106; 2 – (1,0•106 – 2,2•106); 3 – (2,2•106 – 4,0•106); 4 – (4,0•106 – 

5,0•106); 5 – (5,0•106 – 7,3•106); 6 – (> 7,3•106). 

 

1.1.2. Молекулярное строение и структура СВМПЭ 

Макромолекулы СВМПЭ, полученного с использованием нанесенных 

катализаторов, обладают линейным строением с существенно более низким, 

чем у стандартного полиэтилена низкого давления количеством боковых от-

ветвлений и двойных связей [1; 27]. Содержание (СН3)-групп и (С=С)-связей 

на 1000 атомов углерода не превышает в СВМПЭ 1,0 и 0,05, соответственно. 
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В то же время, из-за очень большой длины растет перепутанность полимер-

ных цепей, вследствие чего их способность к кристаллизации несколько 

снижается [28]. Известно [29], что в режиме суспензионной полимеризации 

кристаллизация растущих цепей СВМПЭ происходит непосредственно в ре-

акторе синтеза и приводит в отсутствие растягивающих напряжений к обра-

зованию кристаллитов на складчатых цепях. Складывание цепи осуществля-

ется на участке, включающем 3-4 атома углерода, и не вносит больших на-

рушений в линейную часть макромолекулы. Большинство складок распола-

гается на плоскостях параллельных граням кристалла. Толщина кристалличе-

ской пластины, почти равная длине складки макромолекулы, не постоянна и 

увеличивается по мере роста температуры в реакторе синтеза. Типичной осо-

бенностью кристаллитов СВМПЭ является их доменный характер, связанный 

с различной ориентацией плоскостей складывания при переходе от одной об-

ласти кристаллита к другой [29]. 

Углеродные атомы макромолекулы СВМПЭ располагаются внутри 

кристаллических образований в конформации плоского транс-зигзага. При 

этом чаще всего реализуется орторомбическая пространственная решетка с 

параметрами элементарной ячейки: а ~ 0,740 нм, b ~ 0,493 нм, с ~ 0,253 нм 

[29-31]. Из двух макромолекул, звенья которых относят к одной орторомби-

ческой ячейке, одна повернута относительно другой так, что угол β между 

плоскостями их углеродных атомов составляет около 830 [31]. Сечение моде-

ли макромолекулы в плоскости перпендикулярной ее оси близко к кругово-

му. При наличии одноосной ориентации и повышении температуры звенья 

полимерной цепи начинают совершать крутильные колебания вокруг оси 

макромолекулы и форма элементарной ячейки СВМПЭ приближается к гек-

сагональной [31-34], которая наиболее удобна для упаковки цилиндрических 

частиц (а ~ 0,480 нм; с ~ 0,245 нм). В то же время совершенной гексагональ-

ной ячейки, как у н-парафинов, в ПЭ при высокой температуре не образуется. 

Именно по этой причине ее обычно обозначают как псевдогексагональную 

[31]. В случае механического воздействия на образующийся при синтезе по-
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рошок СВМПЭ (деформации сдвига или сжатия) может происходить разво-

рот молекулы ПЭ на 900 в плоскости «ab» и переход кристаллитов из орто-

ромбической фазы в моноклинную [35]. Моноклинная фаза метастабильна и 

вновь превращается после отжига при 90-100 0С в более устойчивую орто-

ромбическую. Элементарная ячейка кристаллитов СВМПЭ с моноклинной 

пространственной симметрией имеет следующие параметры: а ~ 0,809 нм; b 

~ 0,253 нм; с ~ 0,479 нм; β ~ 107,90. Следует отметить, что кристаллиты с ор-

торомбической, а также моноклинной ячейками ПЭ соответствуют истинным 

кристаллическим образованиям и характеризуются 3Д-дальним трансляци-

онным порядком в расположении цепей и звеньев макромолекул, тогда как 

псевдогексагональная ячейка относится к промежуточной форме упорядо-

ченности. Для нее характерен 2Д-дальний трансляционный порядок в упа-

ковке центров цепей и 1Д-ближний позиционный порядок в направлении 

осей макромолекул [36]. Подобные мезоморфные структуры, называемые 

кондис-кристаллами или колончатыми мезофазами, наблюдаются не только в 

образцах СВМПЭ, но и в других гибкоцепных высокомолекулярных соеди-

нениях [37; 38]. 

О строении некристаллической составляющей СВМПЭ, доля которой 

может достигать 50 %, сведений мало. Ряд данных свидетельствует о том, что 

неупорядоченные (аморфные) области полимера, заключенные между сосед-

ними кристаллитами на складчатых цепях, включают резкие регулярные 

складки полимерных цепей, примыкающие к торцам кристаллитов, а также 

длинные нерегулярные петли и концы макромолекул [39]. В большом коли-

честве присутствуют также, так называемые, проходные цепи, которые пред-

ставляют собой участки одной и той же макромолекулы, входящие одновре-

менно в два или более соседних кристаллита [39; 40]. Основная доля цепей в 

неупорядоченных областях в той или иной мере изогнута (свернута). В то же 

время степень их упаковки оказывается достаточно высокой. Плотность 

аморфных участков в неориентированном ПЭ меньше плотности кристалли-

ческих образований только на 14-16 % [41; 42]. Предполагается, что и в 
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аморфных областях цепи сохраняют на небольших расстояниях взаимную 

параллельность, однако двумерная решетка центров цепей при этом отсутст-

вует. В расположении макромолекул и звеньев присутствует лишь ближний 

порядок [43]. Ситуация несколько меняется, когда образующийся при синте-

зе полимер подвергается действию растягивающих напряжений, возникаю-

щих, например, вследствие полимеризации этилена внутри плотной, но про-

ницаемой для мономера и АОС полимерной оболочки, сформировавшейся на 

начальном этапе синтеза вокруг частицы нанесенного на носитель катализа-

тора. Деформация оболочки, вызванная ростом объема образующегося внут-

ри нее полимера, характерна для двухосной вытяжки и приводит, как выяс-

няется [35], к выпрямлению части проходных цепей в межкристаллитных 

прослойках и формированию фибрилл, являющихся основной морфологиче-

ской формой  ориентационного надмолекулярного порядка [44]. В работах 

[45-48] показано, что аморфная фаза фибриллярных образований ПЭ гетеро-

генна и включает в себя две различные компоненты. Первая – истинно 

аморфная компонента изотропна и близка по строению к переохлажденному 

расплаву ПЭ. Наличие второй, именуемой переходной, обусловлено торце-

вым разрыхлением кристаллитов проходными цепями, которые имеют почти 

столь же высокую степень ориентации в направлении оси фибрилл как в кри-

сталлитах, но не обладают из-за наличия дефектов упаковки дальним поряд-

ком в расположении звеньев. Отмечается [49], что с повышением ММ ПЭ 

проходные цепи начинают перепутываться, вследствие чего дефектность пе-

реходной компоненты еще более возрастает. 

 

1.1.3. Морфология и строение реакторных порошков СВМПЭ 

Разнообразие каталитических систем и режимов синтеза СВМПЭ при-

водит к получению реакторных порошков с существенно отличающимися 

друг от друга типами надмолекулярных образований [50-56]. 

Морфология и надмолекулярная структура порошков СВМПЭ, полу-

ченных методом суспензионной полимеризации этилена на различных гете-
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рогенных катализаторах Циглера-Натта, изучена в работе [57]. Показано, что 

частицы СВМПЭ, синтезированного с применением малоактивного класси-

ческого катализатора TiCl4 без носителя, состоят из глобул с тонкой пластин-

чатой структурой. Это соответствует мнению о том, что низкая скорость по-

лимеризации этилена способствует формированию глобулярной морфологии, 

основой которой являются структурные образования, состоящие из кристал-

литов на складчатых цепях [58]. 

Совершенно иным строением обладают порошки СВМПЭ, синтезиро-

ванные на катализаторе TiCl4, нанесенном на ксерогель кремниевой кислоты 

Al2O3 • SiO2. Морфология частиц порошка имеет в этом случае вид сетки, уз-

лами которой являются мелкие глобулы, соединенные друг с другом боль-

шим количество протяженных фибрилл, ориентированных по радиусу к узлу. 

Подобного рода морфология, обнаруженная также в работе [59], обусловлена 

появлением  напряжений, возникающих при растяжении (раздувании) поли-

мерной оболочки, сформировавшейся на поверхности частицы катализатора 

и продолжающей увеличиваться в объеме, а также растрескиваться и отслаи-

ваться от носителя, с повышением степени полимеризации этилена [35]. Упа-

ковка макромолекул в образцах СВМПЭ с сетчатой морфологией не одина-

кова. Если в фибриллах присутствуют структурные образования, сформиро-

ванные из выпрямленных сегментов цепей, то основу узлов сетки (то есть 

глобул) составляют макромолекулы со складчатыми цепями. 

Еще одна каталитическая система, размещенная на носителе из хлори-

да магния TiCl3
 • 0,3AlCl3 / MgCl2, генерирует, в основном, спиральные (чер-

веподобные) структуры. Порошки с морфологией такого типа образуются 

обычно в том случае, когда синтез проводится при повышенной температуре, 

а используемый катализатор имеет высокую активность и множество актив-

ных центров, на которых происходит полимеризация этилена, расположены 

близко один к другому [58; 60]. Материальный рост образующихся при этом 

структур ограничивается пространством, прилегающим к соседним активным 

центрам и происходит в направлении, перпендикулярном поверхности носи-
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теля, вплоть до обрыва растущих цепей. После обрыва цепей внутренние на-

пряжения, действующие в процессе полимеризации и кристаллизации, релак-

сируют и длинные пучки макромолекул принимают скрученную спиралевид-

ную форму [58]. Основным структурным элементом в порошках со спираль-

ной морфологией являются кристаллиты на складчатых цепях [57]. 

Интересная информация о строении реакторных порошков СВМПЭ с 

наиболее распространенной сетчатой морфологией представлена в работе 

[61]. Методом сканирующей электронной микроскопии показано, что части-

цы порошка, полученного на активных нанесенных катализаторах Циглера-

Натта при значениях температур синтеза от 20 до 90 0С и давлении этилена 

11 атм, состоят из глобул и связывающих их фибрилл. Количество и размеры 

фибрилл (не только продольные, но и поперечные) значительно возрастают 

по мере повышения температуры. Особую ценность проведенному исследо-

ванию придает изучение строения аморфной составляющей порошков,  кото-

рое основано на анализе продуктов их мягкого травления дымящей азотной 

кислотой. Указывается, что в отличие  от традиционного высокотемператур-

ного травления при 70 0С мягкое травление кислотой, осуществляемое при 

комнатной температуре, приводит к селективному окислению и удалению 

только аморфных областей СВМПЭ, включая перегибы цепей в складках ла-

мелярных кристаллов [62].  Для полного завершения процесса мягкого трав-

ления требуется около 2 лет. Обнаружено, что первыми, вследствие повы-

шенной для кислоты доступности, разрушаются аморфные области вытяну-

тых фибрилл и лишь после этого оставшаяся часть аморфной фазы. При этом 

травление аморфной фазы происходит тем интенсивнее, чем выше темпера-

тура синтеза СВМПЭ. 

На основании этого факта делается вывод о том, что плотность аморф-

ных регионов, определяющая скорость проникновения в них кислоты, зави-

сит от температуры полимеризации. Аморфные  области порошков, получен-

ных при высокой температуре синтеза, имеют по-видимому рыхлую петле-

образную упаковку цепей. Причину указанного явления связывают с повы-
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шением интенсивности взаимной диффузии сегментов растущих цепей перед 

началом их кристаллизации. 

 

1.1.4. Факторы, способствующие переработке прессованных порошков  

          СВМПЭ в высокоориентированные пленки 

Кроме отличий в динамике мягкого травления дымящей азотной ки-

слотой [61] плотность переплетений (перепутываний) цепей в аморфной фазе 

СВМПЭ косвенно оценивается по способности лент, спрессованных из об-

разцов полимера с различной предысторией к ориентационному вытягива-

нию. Правомерность такого подхода подтверждена многочисленными экспе-

риментальными исследованиями [63-71]. Хорошо известно, что монокри-

сталлические маты, полученные осаждением из разбавленных растворов 

СВМПЭ, обладают весьма низкой плотностью перепутывания цепей в 

аморфной фазе. Именно это обстоятельство предопределяет способность 

лент (пленок), спрессованных из монокристаллических матов при температу-

ре более низкой, чем температура плавления ПЭ, к ориентационному сверх-

вытягиванию до кратности λ > 300. Модуль упругости таких супервытянутых 

пленок достигает 220 ГПа, что достаточно близко к величине теоретического 

модуля ПЭ (250 ГПа), определенного по данным рентгеноструктурного ана-

лиза [72]. В отличие от монокристаллов пленки, сформированные из распла-

ва СВМПЭ при температуре около 180 0С, имеют очень высокую перепутан-

ность цепей в аморфных областях. Кратность их ориентационного вытягива-

ния (λ) по этой причине крайне низкая. Указывается, например [57], что 

пленки, полученные из расплава порошка с фибриллярной (сетчатой) морфо-

логией способны вытягиваться лишь до λ = 4,3. Прочность и  модуль упруго-

сти столь слабо вытянутых пленок не превышают 0,25 и 2 ГПа, соответст-

венно. Порошки СВМПЭ, спрессованные в ленты при температуре на 10 0С 

менее высокой, чем температура их плавления, занимают по способности к 

термовытягиванию положение промежуточное между матами монокристал-

лов и пленками из расплава. При этом выясняется [61], что для лент из по-
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рошков с сетчатой (фибриллярной) морфологией, синтезированных при 20 и 

90 0С, предельные кратности вытягивания существенно отличаются друг от 

друга и составляют 85 и 55, соответственно. По мере роста кратности вытя-

гивания упруго-прочностные показатели образцов увеличиваются. У лент 

вытянутых до λ = 85 величина модуля упругости достигает 110 ГПа, а про ч-

ность при растяжении 1,5 ГПа. На основании вышеизложенного, а также 

данных по травлению СВМПЭ дымящей азотной кислотой [61] правомерно 

предполагать, что способность спрессованных порошков к ориентационному 

вытягиванию и упрочнению определяется (лимитируется) количеством пере-

плетений молекулярных цепей в аморфной фазе. У порошков с ярко выра-

женной фибриллярной морфологией, полученных при высокой температуре 

синтеза, плотность перепутывания цепей большая, а склонность к термовы-

тягиванию низкая. 

Способность реакторных порошков к ориентационному вытягиванию в 

зависимости не только от температуры, но и от других переменных парамет-

ров процесса синтеза СВМПЭ исследована в работе [73]. Кроме температуры 

изучено влияние скорости полимеризации, давления этилена в реакторе и 

молекулярной массы образцов. Синтез СВМПЭ был осуществлен методом 

суспензионной полимеризации этилена в гексане в диапазоне температур 

20÷90 0С и давлении мономера 1÷11 атм с использованием нанесенного ката-

лизатора Циглера-Натта, активность которого удовлетворяет требованиям 

современного промышленного производства. ММ синтезированного полиме-

ра регулировалась в некоторых случаях добавлением небольших количеств 

обрывающего цепь газообразного водорода. Высушенные от гексана реак-

торные порошки нагревались до 130 0С и прессовались в листы под давлени-

ем 120 атм. Вырезанные из листа полоски подвергались двухстадийному вы-

тягиванию: вначале твердофазной соэкструзией с ПЭ высокой плотности при 

110 0С до λ = 5, а затем в воздушной печи при 135 0С до обрыва. Предельная 

кратность вытягивания рассчитывалась как произведение кратностей на 1 и 

2-ой стадиях. Установлено, что по мере роста температуры полимеризации от 
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20 до 90 0С и неизменном давлении мономера в реакторе синтеза (11 атм) ве-

личина ММ СВМПЭ снижается с 8,1•106 до 1,6•106. При этом ленты, спрес-

сованные из образцов с ММ = (1,6÷3,0) •106 удается вытянуть до λ > 50. В 

случае использования полимера с ММ > 3,0•106 способность к вытягиванию 

резко падает. Полученный результат указывает на наличие оптимального для 

вытягивания диапазона ММ. Известно, впрочем, что способность СВМПЭ к 

вытягиванию зависит не только от ММ, но и от морфологии реакторного по-

рошка, которая регулируется условиями полимеризации этилена [58; 61]. Для 

того, чтобы исключить влияние степени полимеризации  и оценить воздейст-

вие других параметров синтеза авторами работы [73] были использованы об-

разцы полимера с оптимальными для вытягивания значениями ММ (от 

2,0•106  до 2,8•106). Величина ММ образцов, синтез которых осуществлялся 

при различных температурах и давлениях мономера в реакторе, контролиро-

валась добавлением водорода. Показано, что с увеличением температуры и 

давления скорость полимеризации этилена, выраженная как выход СВМПЭ в 

граммах на 1 ммоль переходного металла (ПМ) катализатора за 1 час, возрас-

тает, а предельные значения кратностей вытягивания и упруго-прочностных 

свойств вытянутых образцов существенно уменьшаются. Полученные ре-

зультат подтверждает мнение Смита с сотр. [64] о том, что разработка боль-

шинства современных катализаторов, направленная в основном на повыше-

ние их активности (то есть на достижение высокого выхода полимера при 

относительно высоких значениях температуры и давления), приводит к полу-

чению СВМПЭ с плохой перерабатываемостью и низкой кратностью вытяги-

вания. 

Особую привлекательность работе [73] придает то, что влияние темпе-

ратуры и давления этилена на способность реакторных порошков к ориента-

ционному вытягиванию изучено отдельно друг от друга. Оказывается, что у 

порошков с примерно одинаковой ММ (~ 2,6•106) предельная кратность вы-

тягивания увеличивается более заметно в случае снижения давления этилена 

в реакторе, а не температуры синтеза СВМПЭ. Установлено, например, что 
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при постоянной величине давления Р = 11 атм кратность вытягивания спрес-

сованных из порошка лент повышается по мере снижения температуры по-

лимеризации с 80 до 20 0С только в 1,45 раз (с 50 до 73). В то же время при 

постоянной температуре синтеза Т = 60 0С уменьшение Р с 11 до 1 атм обес-

печивает рост кратности вытягивания почти в 2,5 раза  (с 50 до 124).  В слу-

чае Т = 60 0С, Р = 1 атм (Т/Р = 60/1) с одной стороны и Т = 20 0С, Р = 11 атм 

(Т/Р = 20/11) с другой скорости полимеризации этилена примерно одинаковы 

(~ 350 гПЭ/моль⋅ПМ⋅час). Однако кратность вытягивания порошка, получен-

ного при Т/Р = 60/1 в 1,7 раз выше, чем при Т/Р = 20/11 (124 и 73, соответст-

венно). Рост кратности вытягивания (λ) способствует увеличению упруго-

прочностных показателей. У порошка синтезированного при Т/Р = 60/1 и вы-

тянутого до λ = 124 величина прочности и модуля упругости достигает 1,6 и 

144 ГПа, соответственно, в то время как у порошка полученного при Т/Р = 

20/11 и вытянутого до λ = 73 лишь 0,92 и 90 ГПа. Столь значительные разл и-

чия в значениях λ и упруго -прочностных свойствах вытянутых порошков 

обусловлены по-видимому морфологией исходного СВМПЭ, которая зарож-

дается при полимеризации. Главное отличие между условиями полимериза-

ции при Т/Р = 60/1 и 20/11 это концентрация этилена в растворителе (гекса-

не), которая в первом случае составляет лишь 1/70 от второй. Важно и то, что 

при повышенной температуре синтеза Т = 60 0С количество активных цен-

тров на единице площади поверхности используемого катализатора сущест-

венно больше и они расположены плотнее друг к другу, чем при Т = 20 0С. 

Оба указанных отличия, в сочетании с равенством суммарных скоростей по-

лимеризации при Т/Р = 60/1 и 20/11, дают возможность предположить, что 

скорость роста полимерной цепи в каждой отдельной каталитической ячейке 

(активном центре) будет ниже для Т/Р = 60/1, чем для Т/Р = 20/11. Следует 

также учитывать, что синтез реакторных порошков СВМПЭ сопровождается 

их кристаллизацией, которая начинается после того, как длина растущей 

макромолекулы достигнет некоторой критической величины достаточной для 

образования зародыша кристаллита на складчатых цепях. Поскольку размер 
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складки кристаллита с ростом температуры повышается критическая длина 

растущей цепи будет при Т = 60 0С более высокой, чем при Т = 20 0С. Это об-

стоятельство, а также различия в скоростях роста отдельных цепей указыва-

ют на то, что процесс кристаллизации идет, похоже, гораздо медленней для 

Т/Р = 60/1, чем для Т/Р = 20/11, давая в первом случае менее перепутанную 

структуру реакторного порошка, способствующую его последующему ори-

ентационному вытягиванию до высоких значений кратности. 

Представленные в работах [57; 61; 73] данные убедительно свидетель-

ствуют о том, что получение ориентированных СВМПЭ материалов, осно-

ванное на твердофазном вытягивании спрессованных из реакторного порош-

ка лент, испытывает сильное влияние активности катализатора, температуры 

синтеза, давления мономера и ММ полимерного образца. Снижение скорости 

полимеризации и оптимизация ММ дает СВМПЭ с улучшенной способно-

стью к ориентационному вытягиванию. При одной и той же скорости поли-

меризации склонность спрессованного порошка к вытягиванию и упрочне-

нию увеличивается более существенно в случае снижения давления мономе-

ра, а не температуры синтеза, отражая характеристическое влияние каждой 

из этих переменных на морфологию СВМПЭ и плотность переплетений (пе-

репутываний) цепей в аморфной фазе полимера. 

В дополнение к сказанному отметим, что метод твердофазного вытяги-

вания лент, спрессованных из реакторных порошков СВМПЭ, широкого 

практического применения до настоящего времени не имеет. Причины этого 

обусловлены, по-видимому, сложностями аппаратурного оформления про-

цесса, а также не очень высокой прочностью (< 1,6 ГПа) готового, полностью 

вытянутого материала. Значительно более высокий уровень прочностных по-

казателей может быть достигнут при использовании метода гель-технологии, 

одной из основных стадий которого является перевод порошка СВМПЭ в со-

стояние полуразбавленного прядильного раствора. Предполагается [74], что 

горячее растворение СВМПЭ обеспечивает существенное снижение плотно-

сти перепутывания макромолекул, способствуя формированию в охлажден-
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ном геле регулярной складчатой структуры кристаллитов и более редкой, в 

сравнении с порошками, сетки межкристаллитных связей. Именно из-за осо-

бенностей своего строения гели и ксерогели СВМПЭ удается подвергнуть 

многократному ориентационному вытягиванию, приводящему к получению 

высокопрочного продукта [74-76]. В свете изложенного мнение авторов ра-

бот [57; 61] о том, что в процессе перехода СВМПЭ→раствор→гель память о 

строении исходного реакторного порошка в той или иной мере подавляется, 

следует признать вполне правомерным. В то же время говорить о полном 

уничтожении «эффекта памяти» по-видимому недопустимо. В некоторых ра-

ботах [77-82], относящихся к проблемам переработки СВМПЭ по методу 

гель-технологии, отмечается, что параметры технологического процесса и 

прочностные показатели готового продукта обнаруживают зависимость от 

строения, свойств и ММ исходного полимера. К сожалению, систематизиро-

ванное изложение этого весьма важного вопроса в литературе отсутствует. 

 

1.2. Схема получения высокопрочного волокна из СВМПЭ по методу  

        гель-технологии 

Способ получения волокна из СВМПЭ по методу гель-технологии был 

разработан в 80-х годах 20-го века в Голландии. В научных публикациях А. 

Пеннингса [83-84], П. Смита и П. Лемстры [85-86] впервые сообщалось о 

создании лабораторных образцов с прочностью при растяжении 3,0 ГПа (~ 

300 сН/текс) и начальным модулем упругости 120 ГПа (~ 12000 сН/текс). 

Достигнутый уровень прочностных показателей позволил отнести волокно из 

СВМПЭ к категории высокопрочных высокомодульных материалов. В связи 

с наличием у полученного волокна не только высокой удельной прочности 

(т.е. прочности, отнесенной к плотности образца), но и комплекса других 

ценных свойств, отсутствующих у материалов иной природы, в ряде стран 

(Голландия, США, Япония) достаточно быстро (в течение 10-15 лет) был ор-

ганизован его промышленный выпуск. Это было сделано несмотря на слож-

ность технологического процесса и необходимость больших капиталовложе-
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ний, сопоставимых с созданием производств п-арамидного волокна идентич-

ной мощности. В настоящее время (2010 г.) объем промышленного выпуска 

волокна из СВМПЭ составляет около 12 тыс.тонн/год и имеет устойчивую 

тенденцию к росту (13-15 % в год). У различных промышленных марок во-

локна уровень прочности колеблется от 240 до 350 сН/текс, а модуля упруго-

сти от 7000 до 13000 сН/текс. В лабораторных условиях удалось получить 

образцы с прочностью более 700 сН/текс [87-89] и модулем упругости близ-

ком к теоретическому – 22000 сН/текс [90]. 

Несмотря на разнообразие предложенных и реализованных вариантов 

технологического и аппаратурного оформления процесса общая схема полу-

чения волокна из СВМПЭ по методу гель-технологии включает несколько 

принципиальных (базовых) стадий: 

1) растворение реакторного порошка СВМПЭ в углеводородном раство-

рителе при повышенной температуре и перемешивании; 

2) продавливание полученного раствора через фильеру с последующим 

резким охлаждением горячих прядильных струй в приемной ванне, что 

приводит к фазовому разделению системы и образованию «мокрого» 

гель-волокна; 

3) ориентационное термовытягивание «мокрого» гель-волокна или сухой 

нити (ксерогеля) до высоких значений кратности растяжения. 

Условия проведения каждой из перечисленных стадий и свойства по-

лученных при этом полупродуктов оказывают существенное влияние на ка-

чество готового волокна. Это обстоятельство предполагает рассмотрение 

всех указанных стадий с достаточной для предварительного ознакомления 

подробностью. 

 

1.3. Растворение реакторных порошков СВМПЭ 

1.3.1. Процесс растворения 

В качестве растворителей СВМПЭ могут использоваться декалин, кси-

лол, минеральные масла парафинового или нафтенового типа, жидкие и 
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твердые парафины, керосиновые фракции нефти и другие углеводороды, па-

раметры растворимости которых близки к параметру растворимости ПЭ – 

7,9-8,2 (кал/см3)-0,5 [91-102]. С целью оптимизации процесса растворения 

предлагается применять даже смеси растворителей [103]. Рекомендуемая 

концентрация прядильного раствора варьируется в зависимости от ММ по-

лимера и требуемых свойств готового волокна от 0,5 до 20 % [104-107]. При-

мечательно, что при комнатной температуре ни в одном из известных рас-

творителей СВМПЭ не растворяется. Это обусловлено низкой сегментальной 

подвижностью его макромолекул, основная доля которых входит в состав 

трехмерноупорядоченных структурных образований. На стадии смешения  

компонентов будущего раствора растворитель лишь проникает в открытые 

поры полимерного порошка за счет сил капиллярного взаимодействия [108; 

109].  Чем более развита поверхность и меньше размер частиц порошка, тем 

значительнее удельный объем сорбируемой жидкости [79; 81; 110-112]. 

Процесс растворения СВМПЭ начинается только после нагрева сус-

пензии порошка в растворителе до  температуры более высокой, чем темпе-

ратура плавлении полимера. В результате плавления и перехода в состояние 

высоковязкой эластичной эмульсии подвижность макромолекул СВМПЭ 

резко возрастает. Сегменты макроцепей начинают обмениваться местами с 

молекулами растворителя, что приводит к более или менее глубокому про-

никновению растворителя в полимер. Поверхность каждой частицы поли-

мерного порошка при этом набухает, формируя наружный слой вязкого кон-

центрированного раствора [113]. Из-за высокой вязкости поверхностного 

слоя дальнейшая диффузия растворителя внутрь объема полимера протекает 

медленно. К тому же набухшие частицы обладают клейкостью и образуют 

при столкновении друг с другом устойчивые агломераты [114]. Скорость 

растворения полимера в этом случае еще более снижается. С целью разбав-

ления наружного слоя концентрированного раствора до более низкой кон-

центрации применяют различные размешивающие и растирающие устройст-

ва типа двухшнековых экструдеров, смесителей Хенкеля и др. [114-118], ко-
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торые обеспечивают развитие поверхности агломератов частиц путем их рас-

тяжения в тонкие пленки, а также срыв поверхностного слоя набухшего по-

лимера конвекционными потоками растворителя. Действие указанного меха-

низма, основанного на обновлении поверхности полимера, способствует по-

следовательному формированию и срыву все новых и новых набухших слоев 

вплоть до образования вначале неравновесного, а затем и гомогенного рас-

твора. Важную роль в процессе растворения полимера играет реологическое 

поведение концентрированного раствора [119], для которого характерно на-

личие резко выраженной зависимости эффективной вязкости от напряжения 

сдвига или градиента скорости. Выше некоторой критической величины гра-

диента скорости (скорости вращения размешивающего устройства) эффек-

тивная вязкость системы значительно снижается, что способствует быстрому 

развитию поверхности растворяемых ингредиентов, а в итоге диффузионно-

му выравниванию концентраций. До достижения этой критической величины 

повышение числа оборотов размешивающего устройства оказывается мало-

эффективным. 

Температурные пределы процесса растворения СВМПЭ ограничены, с 

одной  стороны, температурами начала термического разложения полимера 

(~ 240 0С) и кипения растворителя, с другой – температурой фазового разде-

ления раствора [120]. Главное требование – растворитель должен быть неле-

тучим при температуре растворения. Это необходимо для того, чтобы под-

держивать постоянство концентрации полимера в растворе и предотвратить 

неравномерное распределение жидкости в формуемом волокне. 

Растворение ПЭ сопровождается термофлуктуационным разрывом на-

пряженных связей макромолекул [121]. Степень деструкции увеличивается 

по мере роста температуры, длительности растворения, интенсивности пере-

мешивания и повышения ММ полимера. Снижение ММ может быть настоль-

ко значительным, что получение высокопрочных волокон становится невоз-

можным. Для подавления деструкционных процессов раствор полимера ре-

комендуется готовить в атмосфере инертного газа и в присутствии термоста-



На
уч
на
я б
иб
ли
от
ек
а Т
вГ
У

 33 

билизатора [41; 122]. Целесообразно также осуществлять предварительное 

вакуумирование суспензии порошка СВМПЭ в растворителе для удаления 

кислорода [95]. 

 

1.3.2. Свойства растворов 

Вследствие перекрывания координационных сфер соседних молекул в 

расплаве и растворах гибкоцепных полимеров присутствует сетка молеку-

лярных зацеплений [123], которая представляет собой особый тип межмоле-

кулярного взаимодействия, влияющий в основном на крупномасштабные 

движения полимерных цепей и, соответственно, на долговременную границу 

релаксационного спектра. Различают «пойманные» и короткоживущие заце-

пления [124-125]. Первые, подобные узлам нитей, довольно редки и не могут 

быть распутаны без разрушения макромолекул. Вторые, образованные силой 

притяжения сегментов соседних цепей, встречаются значительно чаще и рас-

путываются либо внешним усилием, либо тепловым движением. Под дейст-

вием тепловой энергии короткоживущие зацепления флуктуируют, поэтому 

сетка называется флуктуационной. 

Количество зацеплений в растворе снижается по мере уменьшения 

объемной концентрации полимера. Начиная с некоторой критической кон-

центрации (Скр) координационные сферы (молекулярные клубки) соседних 

макромолекул перестают перекрываться, и число зацеплений становится 

равным нулю. Величина Скр определяется из условия заполнения всего объе-

ма системы неперекрывающимися клубками [126] 

                                      Скр = (V / Дс
3) • (М / m),                                     (1.1) 

где V – объем мономерного звена, Дс – диаметр молекулярного клубка,         

М – молекулярная масса полимера, m – масса мономерного звена. 

Диаметр молекулярного клубка (среднеквадратичное расстояние меж-

ду концами цепи) может быть определен из соотношения [127] 

                                         _____ 

                                        < Дс
2 >1/2 = (L • Ас)1/2,                                       (1.2) 
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где L – контурная длина макромолекулы, Ас – сегмент Куна в данном  

        растворителе при данной температуре. 

В прядильных растворах СВМПЭ концентрация полимера (С) всегда 

выше критической. В этом случае клубки перекрываются и молекулярная 

масса участка цепи между соседними зацеплениями Мs связана с аналогич-

ной величиной для расплава Мm следующим соотношением [128] 

                                            Мs = Мm / Сα,                                                 (1.3) 

где α – 1,0-1,3 (при Θ-условиях α = 2,0). Обычно принимается α = 1,25;         

Мm, согласно данным работы [129], равна 1900. 

Наличие сетки молекулярных зацеплений подтверждено реологиче-

скими методами исследования. Показано[130-132], что растворы СВМПЭ в 

декалине или парафиновом масле можно отнести к ньютоновским жидкостям 

лишь при концентрациях полимера С < 0,2 %. В области более высоких кон-

центраций растворы являются «структурированными», что проявляется в их 

вязкоупругом поведении. При этом структурирование не является следстви-

ем неполного растворения полимера, а определяется наличием развитой сет-

ки межмолекулярных контактов. Об этом свидетельствует существование 

предела текучести в области низких скоростей сдвига, большие величины 

входовых поправок при истечении раствора из отверстия капиллярного вис-

козиметра и весьма значительное разбухание струи экструдата на выходе из 

капилляра. С ростом концентрации и молекулярной массы растворенного по-

лимера, а также интенсификацией процесса перемешивания раствора обозна-

ченные эффекты усугубляются, что вызвано, по мнению авторов работы 

[133], не только увеличением числа зацеплений макроцепей, но и созданием 

устойчивых молекулярных образований (ассоциатов) с большими временами 

релаксации. 

Влияние перемешивания на строение низкоконцентрированных рас-

творов СВМПЭ в декалине рассмотрено в работе [134]. Растворы полимера с 

концентрацией 0,2-0,6 % загружались в кольцевой зазор ротационного виско-

зиметра, термостатировались при температуре от 120 до 140 0С и перемеши-
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вались в течение 2-х минут за счет вращения ротора. Изменение вязкости 

раствора регистрировалось во времени. Обнаружено, что на начальном этапе 

перемешивания вязкость раствора несколько увеличивается, а затем выходит 

на постоянный уровень. Сколь-нибудь заметных изменений в строении рас-

твора при этом не происходит. После его охлаждения образуется не моно-

литный гель, а мутная суспензия слабо связанных между собой кристаллов. В 

ходе дальнейшего перемешивания величина вязкости изменяется экстре-

мально: вначале повышается, а затем снижается. Установлено, что при вязко-

сти близкой к максимальному значению низкоконцентрированный раствор, 

подвергаемый достаточно сильной сдвиговой деформации, становится 

«структурированным» и переходит после охлаждения в состояние геля, обла-

дающего морфологией типа «шиш-кебаб» [120]. Причиной указанного эф-

фекта является, как установлено в работе [135], сорбция цепей полимера на 

внутренней поверхности неподвижного цилиндра и наружной поверхности 

вращающегося ротора. В процессе сорбции частично распрямленные макро-

молекулы СВМПЭ образуют устойчивые ассоциаты и переплетаются друг с 

другом, формируя сетчатый слой, который растет поперек кольцевого зазора 

вискозиметра. Все это способствует повышению напряжения сдвига и соот-

ветствующему увеличению вязкости системы. В итоге величина напряжения, 

действующего на сорбированный сетчатый слой, становится настолько высо-

кой, что приводит к его разрушению на отдельные не связанные между собой 

частицы, которые равномерно распределяются по объему кольцевого зазора 

вискозиметра. Вследствие распада сетчатого слоя вязкость системы вначале 

снижается, а затем остается неизменной. Примечательно, что строение сетча-

того слоя и частиц, образовавшихся после его разрушения, выглядит одина-

ковым. Система, полученная на завершающих стадиях перемешивания, не 

теряет способности переходить при охлаждении в состояние геля. Важно и 

то, что кроме способности к гелеобразованию частицы сетчатого слоя, со-

стоящие из ассоциатов частично выпрямленных и переплетных друг с другом 

цепей, обладают высокой термической стабильностью. Выясняется, напри-
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мер [134], что для полного уничтожения сетчатых ассоциатов, образовав-

шихся в течение нескольких десятков секунд при 124 0С, требуется 45 минут 

выдержки без перемешивания при 150 0С или же целых 5 часов при 120 0С. 

Если продолжительность выдержки в стационарных условиях сокращать, то 

распадаются только наименее стабильные ассоциаты цепей  с малым числом 

переплетений. 

Следует подчеркнуть, что явление «структурирования» низкоконцен-

трированных растворов полностью распространяется и на полуразбавленные 

растворы, которые образуются при растворении реакторных порошков 

СВМПЭ и используются в процессе формования нитей по методу гель-

технологии. При этом наличие в производственных растворах устойчивых 

сетчатых ассоциатов крайне нежелательно, так как отрицательно сказывается 

на стабильности истечения прядильных струй из отверстий фильеры и спо-

собности  сформованной нити к ориентационному вытягиванию. Способы 

борьбы с обозначенным явлением рассмотрены в литературе крайне скупо. 

Отмечается [134; 136], что уничтожение ассоциатов может быть достигнуто 

увеличением продолжительности термостатирования прядильных растворов, 

а подавление их образования ростом температуры растворения СВМПЭ. 

 

1.4. Формование гель-волокна 

1.4.1. Течение раствора СВМПЭ через отверстия фильеры 

Процесс формования гель-нити начинается с продавливания раствора 

СВМПЭ через отверстия многодырочной фильеры и образования прядиль-

ных струй [137; 138]. Блок формования, установленный после устройства для 

растворения полимера, включает в себя трубопроводы для распределения 

раствора по рабочим местам (фильерным комплектам), индивидуальные на-

сосы шестеренного типа для дозирования потока на каждое рабочее место, 

фильтры для очистки раствора от твердых примесей (в том числе от остатков 

катализатора в СВМПЭ) и фильеры [139; 140]. Для точного дозирования рас-
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твора на фильеры перед шестеренными насосами поддерживается избыточ-

ное давление. 

Течение раствора через отверстия фильеры осложняется его высокой 

вязкостью и эластичностью [130-132]. Величина вязкости, сильно зависящая 

от концентрации раствора, ММ полимера и температуры, может изменяться в 

интервале значений от 100 до 20000 Па⋅с [132; 133; 145]. При этом по мере 

увеличения скорости или напряжения сдвига величина вязкости сильно сни-

жается. Отношение наибольшей ньютоновской вязкости к наименьшей дос-

тигает 250 [130]. Столь существенное проявление эластичности приводит к 

тому, что на входе раствора в каналы цилиндрических отверстий фильеры 

образуется естественный конус с углом 30-400 [41; 141]. Остальное простран-

ство – «мертвая зона», в которой раствор может только циркулировать. 

Вследствие этого возникает эластическая турбулентность потока [142], при-

водящая к искажению формы прядильных струй. Для снижения входовых 

потерь и создания более равномерного поля сил вход в цилиндрические ка-

налы фильеры выполняется обычно в форме конуса с углом ~ 300. При пере-

ходе от конуса к цилиндрической части отверстия профиль скоростей потока 

также начинает изменяться (перестраиваться). Из-за сдвиговой деформации, 

вызванной трением раствора о поверхность капилляра, происходит накопле-

ние упругой энергии, которая за короткий период течения раствора в канале 

фильеры полностью рассеяться не успевает. Возникающие в этом случае 

нормальные напряжения способствуют тому, что диаметр струи, выходящей 

из отверстия фильеры, становится в некоторых случаях в 3-4 раза больше 

диаметра самого отверстия [130]. Расширение струи явление нежелательное, 

так как делает процесс струеобразования менее устойчивым. При большом 

расширении возможным становится растекание прядильной жидкости по по-

верхности фильеры, что приводит к появлению наплывов и даже обрывам 

формующегося волокна. Частичное подавление расширения струи достигает-

ся увеличением диаметра (Д) и длины (L) капилляров фильеры. Именно по 

этой причине для формования растворов СВМПЭ обычно применяют филье-
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ры с большим диаметром отверстий (0,5-0,7 мм) и отношение L/Д не менее 5 

[143; 144]. Повышению стабильности  струеобразования способствует также 

рост температуры и снижение скорости сдвига раствора, продавливаемого 

через отверстия фильеры, так как в этом случае реологическое поведение 

прядильной жидкости меньше изменяется под влиянием различных факто-

ров. Верхний предел температуры формования определяется термической ус-

тойчивостью полимера и температурой кипения растворителя [105; 145]. 

Формование растворов СВМПЭ заметно осложняет адсорбция длинно-

цепных молекул внутренней поверхностью капилляров фильеры [146]. Скла-

дывается ситуация, когда один участок макромолекулы, прилегающий к по-

верхности капилляра, передвигается медленно, а другой, вовлеченный в об-

щий поток движения, значительно быстрее. В результате в вязкоэластичном 

растворе появляются упругие деформации, способствующие возникновению 

эластической турбулентности. Нарушения регулярности течения и струеоб-

разования могут проявляться даже при малых значениях критерия Рейнольд-

са (~ 1).  Существует несколько способов борьбы с явлением адсорбции: 

1. Введение в прядильный раствор широко применяемого смазочного ма-

териала – стеарата алюминия, который адсорбируется на внутренней 

поверхности капилляров и предотвращает таким образом адсорбцию 

макромолекул СВМПЭ [91; 147].  При  содержании  в  растворе  около 

1 % стеарата алюминия эластическая турбулентность потока подавля-

ется и скорость продавливания прядильной жидкости через отверстия 

фильеры может быть увеличена до 150 м/мин и более [148]. 

2. Повышение температуры формования до 180-200 0С приводит к 

уменьшению адсорбции макромолекул и более быстрой релаксации 

возникающих при течении раствора напряжений [149]. 

3. Применение сравнительно низких (1-2 м/мин) или наоборот весьма вы-

соких (~ 100 м/мин) скоростей течения раствора в капиллярах. В пер-

вом случае достигается релаксация значительной доли упругих напря-
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жений, во втором – макромолекулы не успевают адсорбироваться, 

вследствие малого времени пребывания в каналах фильеры [149]. 

Необходимо, впрочем, учитывать, что каждый из перечисленных спо-

собов имеет свои специфические недостатки. Добавление в прядильный рас-

твор стеарата алюминия препятствует упаковке цепей ПЭ при ориентацион-

ном вытягивании и сопровождается некоторой потерей прочности готового 

продукта [146; 150]. Повышение температуры способствует усилению про-

цессов деструкции, следствием которых является потеря полимером ММ и 

увеличение степени длинноцепного ветвления [151]. Чрезмерно высокие ско-

рости истечения прядильных струй, а следовательно и высокие скорости 

сдвиговой деформации раствора в каналах фильеры приводят к нарушению 

стабильности струеобразования. Все сказанное свидетельствует о том, что 

преобразование раствора СВМПЭ в прядильные струи процесс достаточно 

сложный, требующий подбора оптимального сочетания технологических па-

раметров и отработанного аппаратурного оформления. 

 

1.4.2. Процесс гелеобразования 

Струи горячего раствора СВМПЭ, истекающие из отверстий фильеры, 

проходят тонкую воздушную прослойку [122; 152] и поступают в ванну с 

«холодной» жидкостью, в качестве которой предлагается использовать воду 

[152], жидкие углеводороды [153] или растворитель СВМПЭ [154]. В резуль-

тате охлаждения до температуры ниже температуры кристаллизации ПЭ 

жидкие прядильные струи претерпевают фазовый распад и переходят в со-

стояние эластичного твердого тела – геля, удерживающего в своем объеме 

большое количество растворителя. Сформованная таким образом гель-нить 

выводится из ванны охлаждения и подается на вращающиеся галеты прием-

ного устройства. Принципиальным отличием метода гель-формования 

СВМПЭ от других растворных способов формования химических волокон 

является то, что превращение струй прядильного раствора в твердую нить 

происходит не за счет испарения растворителя или замены его осадителем, а 
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исключительно вследствие кристаллизации ПЭ. При этом кристаллизация из 

разбавленных и слабоконцентрированных (полуразбавленных) растворов 

происходит по разному.  

Известно [30; 44], что в условиях изотермической кристаллизации ли-

нейного ПЭ из очень разбавленных растворов образуется не связный гель, а 

отдельные пластинчатые кристаллы – ламели, имеющие складчатую упаков-

ку полимерных цепей. Складывание цепей происходит вдоль растущих гра-

ней кристалла таким образом, что направление складки на разных гранях 

кристаллической пластины оказывается различным [44; 155]. Пластина со-

стоит из различных секторов – доменов, которые обладают разными физиче-

скими свойствами: они могут плавиться при различной температуре и прояв-

лять различное поведение при деформировании. Толщина ламели, почти сов-

падающая с длиной складки макромолекулы, увеличивается с повышением 

температуры кристаллизации [156; 157]. Так, например, для системы ПЭ-

ксилол при возрастании температуры от 50 до 95 0С толщина ламелярной 

пластины увеличивается от 9 до 15 нм. При этом выше температуры кристал-

лизации (90 0С) уже не наблюдается хорошо ограненных структур, а при 

очень низких температурах трудно достичь изотермической кристаллизации. 

Отмечается [157], что для линейного ПЭ, содержащего высокомолекулярные 

фракции, степень кристалличности ламелей, выращенных из разбавленного 

раствора, составляет около 80 %, что на 2-3 % меньше, чем кристалличность 

идеального монокристалла. Аморфные оболочки ламелярных пластин сосре-

доточены на их поверхности, то есть в изгибах складок. Возможен, впрочем, 

вариант, когда кристаллические образования имеют менее совершенную по-

верхность раздела, включающую петли различной длины [44]. 

Разбавленные растворы СВМПЭ в методе гель-формования не приме-

няются. Используют более концентрированные растворы – полуразбавлен-

ные. В этом случае весь занимаемый раствором объем переходит при охлаж-

дении в состояние геля, который имеет такую же как и исходный раствор 

концентрацию полимера, но сохраняет устойчивость формы и не проявляет 
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склонности к вязкому течению [158]. Морфология геля зависит от термиче-

ской и реологической предыстории раствора. В тех случаях, когда раствор 

СВМПЭ перед формованием интенсивно перемешивается или подвергается 

сильной сдвиговой деформации гель состоит из перепутанных фибрилляр-

ных образований, известных под названием шиш-кебаб [145; 159]. В состав 

шиш-кебаба входит фибриллярный хребет (шиш), состоящий из ориентиро-

ванных макромолекул в преимущественно выпрямленной конформации, и 

ламелярные складчатые кристаллиты (кебабы), расположенные вдоль его 

оси. Такая же морфология типична для высоких скоростей формования. 

Предполагается [160], что структуры шиш-кебаб возникают на своеобразных 

«заготовках», сформировавшихся еще в полимерном растворе при его быст-

ром течении через каналы фильеры. Указанные «заготовки» можно предста-

вить как чередование «пучков» растянутых макромолекул и кластеров из 

сильно перепутанных цепей. Поперечный размер фибриллы, формирующей 

хребет шиш-кебаба, оказывается обратно пропорциональным скорости де-

формации в процессе формования, а не является следствием исключительно 

кристаллизации [120]. Что касается складчатых кристаллитов (кебабов), то 

они зарождаются на кристаллах с выпрямленными цепями, входящими в со-

став фибрилл. При этом соблюдается принцип автономности: процессы вы-

прямления и складывания цепей идут независимо друг от друга и с разными 

скоростями [160]. Экспериментально установлено [161], что шиш-кебабная 

морфология неблагоприятна для последующего вытягивания гель-нити. При 

наличии шиш-кебабов прилагаемая к нити нагрузка в значительной мере 

воспринимается макромолекулами, входящими в состав фибрилл. Передача 

растягивающего усилия на ламели требует проскальзывания участка цепи 

через кристаллиты фибрилл, что способствует концентрации напряжения и 

развитию механодеструкции. Число неэффективных (не передающих нагруз-

ку) цепей при этом возрастает, а процесс вытягивания нити становится мик-

ронеоднородным. 
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С целью предотвращения образования шиш-кебабов гель необходимо 

получать из спокойных, термостатированных при высокой температуре рас-

творов, а также ограничивать скорости истечения прядильных струй и крат-

ность фильерного вытягивания до технологически приемлемого минимума 

[162]. Согласно представлениям Де Жена [163; 164] и Келлера [165] гель, по-

лученный в таких условиях, представляет собой наполненную растворителем 

сетчатую систему, узлами которой являются пластинчатые кристаллиты (ла-

мели), связанные друг с другом незакристаллизованными участками макро-

молекул. Плоскости складывания цепей в кристаллах, формирующих узлы 

геля, менее совершенны, чем в монокристаллах, выращенных из разбавлен-

ных растворов линейного ПЭ. Некоторые из цепей могут возвращаться в ла-

мель вдали от точки выхода, а иногда и вовсе не возвращаться [166]. При 

этом кристаллизация СВМПЭ происходит не полностью [157].  Вследствие 

перепутанности цепей в полуразбавленном растворе, а также невозможности 

достижения равновесия при конечной скорости кристаллизации не все звенья 

макромолекул СВМПЭ переходят в упорядоченное состояние. Часть звеньев 

не вовлекается в процесс кристаллизации и остается в аморфной фазе (в рас-

творе), выполняя функцию связующих элементов между ламелярными обра-

зованиями. В результате формируется единая сетчатая система, которая за-

нимает весь объем сформованной гель-нити, придавая ей характерную для 

твердого тела стабильность формы. 

 

1.5. Факторы, определяющие склонность гелей и ксерогелей СВМПЭ  

       к многократному ориентационному вытягиванию 

Главным достоинством гель-нити, узлами которой служат пластинча-

тые кристаллы, является ее высокая, в сравнении с другими химическими во-

локнами, склонность к многократному ориентационному вытягиванию. При 

этом для успешной реализации процесса вытягивания исходная гель-нить 

должна обладать структурой с мелкими кристаллами [120]. Это достигается 

повышением скорости образования зародышей кристаллизации за счет по-
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нижения температуры жидкости в ванне для охлаждения струй прядильного 

раствора [153; 162; 167]. Толщина ламелярных пластин в гель-нити составля-

ет обычно 6-9 нм [168], что значительно ниже размеров, полученных при 

кристаллизации блочного ПЭ обычной ММ. 

Сильное влияние на способность сформованной гель-нити к ориента-

ционному вытягиванию оказывает концентрация СВМПЭ в прядильном рас-

творе. Увеличение концентрации приводит к снижению степени кристаллич-

ности полимерного каркаса геля и образованию петлеобразных перепутан-

ных цепей в аморфной фазе [169]. Смит [76] и Лемстра [86] показали, что 

рост плотности перепутываний ограничивает способность цепей складывать-

ся при кристаллизации, а значит и распрямляться при последующем ориен-

тационном вытягивании. В предложенной ими модели максимально дости-

жимая кратность вытягивания (λmax) принципиально зависит от концентрации 

раствора (С), из которого формуется гель 

                                         λmax  = К • С-0,5,                                                 (1.4) 

где К = λ'max – зависящая от температуры максимальная кратность  вытягива-

ния расплавного ПЭ [120]. 

Из уравнения (1.4) следует, что по мере уменьшения концентрации 

СВМПЭ в прядильном растворе значение λ max должно возрастать. Существу-

ет, впрочем, оптимум разбавления. В работе [126] установлено, что концен-

трация, при которой кратность вытягивания максимальна соответствует С ~ 4 

Скр. При С < 4 Скр. количество проходных цепей, соединяющих соседние кри-

сталлические узлы геля друг с другом, становится недостаточным, связность 

системы нарушается и высокие кратности вытягивания нити не достигаются. 

Необходимо отметить, что оптимум концентрации прядильного раствора су-

щественно зависит от ММ используемого ПЭ. Указанная зависимость обсу-

ждалась в работах [122; 170]. Обнаружено, что вытягивание до λmax возможно 

в том случае, когда концентрация раствора и молекулярная масса полимера 

связаны друг с другом следующим соотношением 

                                        С = (20 – 30) М-0,5.                                            (1.5) 
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С ростом М значение С, необходимое для достижения λmax, уменьшает-

ся. 

Данные о зависимости кратности вытягивания гель-нити от концентра-

ции прядильного раствора и ММ полимера позволяют предположить, что 

распрямлению при деформации подвергаются те участки цепей СВМПЭ, ко-

торые входят, в основном, в состав кристаллитов на складчатых цепях и на-

ходятся между соседними «пойманными» зацеплениями (переплетениями) 

макромолекул [126; 129; 171]. Низкая степень перепутанности макромолекул 

в растворе и редкая сетка цепей, связывающих ламелярные узлы геля между 

собой, способствуют достижению высоких кратностей растяжения сформо-

ванной нити [172-174]. С ростом концентрации и/или ММ полимера число 

зацеплений каждой макромолекулы с соседними увеличивается, а способ-

ность цепей складываться при кристаллизации и распрямляться при растяже-

нии уменьшается [76; 86; 169]. Выясняется, например, что гель из 2 % рас-

твора СВМПЭ в парафиновом масле легко вытягивается до кратности ~ 30 и 

более. В то же время при увеличении концентрации до 50 % предельная 

кратность вытягивания снижается ~ до 5, то есть до величины, характерной 

для расплавных волокон [120]. 

Представленные выше сведения указывают на то, что способность 

СВМПЭ к переработке в нить во многом определяется степенью разбавления 

прядильного раствора растворителем. На стадии формования растворитель 

снижает к тому же вязкость раствора, предупреждая возникновение напря-

жений и способствуя формированию ламелярной структуры геля, а на стадии 

вытягивания пластифицирует систему, облегчая процесс ее деформирования. 

Установлено, впрочем, что влияние растворителя на межмолекулярное взаи-

модействие цепей в кристаллических узлах геля не очень большое. Об этом 

свидетельствует постоянная, независимая от концентрации полимера и типа 

растворителя, величина расщепления дублета 720/731 см-1 в ИК спектрах ге-

ля [175], а также сравнительно небольшие отклонения в температурах плав-

ления гелей, имеющих одинаковую концентрацию полимера, но полученных 
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с использованием различных растворителей [176]. Природа растворителя и 

концентрация раствора сказываются на условиях кристаллизации СВМПЭ, а 

не на уровне когезионного взаимодействия цепей в кристаллах. Данное об-

стоятельство позволяет предположить, что способность гель-нити к много-

кратному вытягиванию определяется, в основном, строением ее полимерного 

каркаса. Справедливость этого предположения подтверждается тем, что 

кратности вытягивания гель-нити до и после извлечения из нее растворителя 

путем экстрагирования в изометрических условиях оказываются вполне со-

поставимыми [125; 145]. Показано [126; 177; 178], впрочем, что если экс-

тракция растворителя и сушка нити от экстрагента проводятся в состоянии 

свободной усадки, способствующей дополнительной кристаллизации поли-

мера, то кратность вытягивания сухой нити (λ со) становится значительно 

больше кратности вытягивания «мокрой» гель-нити (λс) 

                                         λсо  =  λс / С-1/3.                                                  (1.6) 

Способность нити из сухого геля, именуемого обычно ксерогелем, к 

многократному ориентационному вытягиванию (вплоть до λ ~ 200) является 

следствием его специфического строения. 

Методом электронной микроскопии показано, что ксерогель на основе 

геля, сформованного из 5 % раствора СВМПЭ, обладает объемной (радиаль-

ной) однородностью [179]. Это свидетельствует  об одновременности фазо-

вого  разделения системы  по всему сечению струи  охлажденного раствора. 

Внешне  ксерогель  выглядит  как сотовая конструкция с размером ячейки 3-

5 мкм. Каждую ячейку формируют тонкие лепестки (пластины) с толщиной 

стенки 0,1-0,2 мкм, представляющие собой по-видимому стопки из десятков 

ламелей. Предполагается [172], что строение ламелей и их взаимная укладка 

достаточно совершенны, так как на малоугловой фоторентгенограмме на-

блюдается несколько порядков меридионального рефлекса. В то же время 

сами стопки, то есть лепестки уложены неплотно, что приводит к появлению 

интенсивного диффузного рассеяния вокруг первичного пучка. При больших 

кратностях увеличения в ячеистой структуре ксерогеля  просматриваются 
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также нитевидные образования с диаметром меньше 0,1 мкм, соединяющие 

соседние лепестки друг с другом [179]. Все сказанное позволяет считать, что 

лепестковые структурные элементы ксерогеля выполняют роль связанных 

между собой монокристаллических матов, которые в процессе ориентацион-

ного вытягивания постепенно разрушаются, обеспечивая тем самым возмож-

ность распрямления формирующих их складчатых цепей и высокую крат-

ность растяжения нити. Следует, впрочем, учитывать, что склонность ксеро-

геля к многократному вытягиванию полностью утрачивается после прогрева 

при температуре близкой к температуре плавления [122]. Нить из ксерогеля, 

отожженная при 150 0С, становится неотличимой по способности к вытяги-

ванию от ПЭ волокна, сформованного из расплава. 

На основании вышеизложенного можно сделать вывод о том, что 

склонность к растяжению нити из геля/ксерогеля СВМ волокнообразующего 

ПЭ определяется ее строением, которое зависит, в основном, от концентра-

ции прядильного раствора, а также ММ и условий кристаллизации полимера. 

При этом использование растворов с относительно низкой концентрацией 

СВМПЭ (менее 2 %, например) оказывается экономически неэффективным, а 

большие кратности растяжения еще не гарантируют получение продукта с 

высоким уровнем прочности и модуля упругости. Требуется правильная ор-

ганизация процесса ориентационного вытягивания нити. 

 

1.6. Ориентационное термовытягивание гель-волокна из СВМПЭ 

1.6.1. Переход гель-волокна в ориентированное состояние 

Гель-нить, сформованная из раствора СВМПЭ, изотропна и имеет, 

вследствие этого, низкие значения прочности и модуля упругости. Высокий 

уровень упруго-прочностных показателей нить приобретает в результате пе-

рехода в ориентированное состояние. Согласно определению [180] ориенти-

рованное состояние представляет собой специфическое состояние материала 

из линейных полимеров, характеризуемое тем, что составляющие этот мате-

риал макромолекулы имеют преимущественное расположение своих осей 
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вдоль некоторых направлений – осей ориентации – во всем объеме материа-

ла. Простейший и наиболее часто встречающийся вид ориентации – одноос-

ная ориентация, предельным случаем которой является параллельная укладка 

всех макромолекул вдоль оси растяжения. Однако в реальных, даже очень 

высокоориентированных гибкоцепных полимерах макромолекулы, как пра-

вило, полностью не выпрямляются, сохраняя некоторую часть поворотных 

изомеров в свернутом состоянии [181; 182]. 

Переход изотропного полимерного тела в ориентированное состояние 

происходит в процессе вытягивания под воздействием внешнего растяги-

вающего усилия. В случае кристаллических гибкоцепных полимеров (приме-

ром которых может служить полимерный каркас гель-нити из СВМПЭ) вы-

тягивание проводится обычно в интервале между температурой стеклования 

(Тg) аморфных областей и температурой плавления (Тm) кристаллитов [180; 

183]. Ниже Тg полимеры оказываются чаще всего хрупкими и при нагруже-

нии разрушаются, не переходя в ориентированное состояние. Выше Тm по-

лимер легко растягивается, но степень ориентации макромолекул оказывает-

ся очень низкой, так как они проскальзывают относительно друг друга без 

эффективного распрямления. 

Ориентационное вытягивание гель-нити из СВМПЭ начинается с вы-

сокоэластической деформации участков цепей, которые находятся в аморф-

ной фазе и выполняют функцию связующих элементов между кристалличе-

скими (ламелярными) узлами геля. Нить при этом удлиняется до нескольких 

десятков или даже сотен процентов, а незакристаллизованные участки цепей 

распрямляются, теряют подвижность и начинают передавать растягивающее 

усилие на ламели. За счет вращения и когерентного скольжения ламелярных 

пластин формируются удлиненные ленты (протяженные агрегаты ламелей), 

ориентированные в направлении деформации [184; 185]. При этом разворот и 

ориентация ламелей не гомогенны по образцу. Сильно ориентированные зо-

ны перекрываются зонами с меньшей ориентацией. Сформированные ленты 

являются предшественниками фибриллярной структуры, образование кото-
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рой начинается при растяжении гель-нити до кратности λ > (3÷5) вследствие 

разрушения исходных ламелярных кристаллов на складчатых цепях. Особен-

ности и глубина данного структурного перехода связаны с тем, насколько 

резко формируется «шейка» - локальное сужение одноосно деформируемого 

полимера, в котором относительное удлинение и прирост степени ориента-

ции макромолекул намного выше, чем в остальной части растягиваемого ма-

териала [186; 187]. Образование шейки является, как известно [188], следст-

вием вынужденной эластической деформации и происходит путем возникно-

вения в различных структурных элементах на складчатых цепях большого 

числа микрошеек. Если зоны микрошеек концентрируются на коротком уча-

стке, а впоследствии сливаются в шейке, то на диаграмме нагрузка-

удлинение полимера прослеживается длинное плато при почти постоянном 

значении нагрузки [189]. Если же зоны микрошеек распределяются по образ-

цу статистически, то видимой шейки не наблюдается и нагрузка по мере де-

формации образца возрастает непрерывно [189; 190].  С позиций молекуляр-

ного механизма существенного различия между двумя упомянутыми видами 

вытягивания не существует. В обоих случаях в зоне микрошейки набор па-

раллельных ламелей преобразуется в пучок микрофибрилл. 

Предложено несколько моделей формирования фибриллярной структу-

ры [191-193]: 

- механизм ориентационного вытягивания по Кобаяси, который име-

ет, в основном, историческое значение и сводится к разворачиванию 

складок ламелярных кристаллов в области шейки и переходу к 

структуре на полностью выпрямленных цепях; 

- механизм деформации по Петерлину, согласно которому ламеляр-

ные кристаллы разрушаются в области шейки на более мелкие (мо-

заичные) кристаллы, которые затем ориентируются в направлении 

растяжения и формируют фибриллярную структуру с большим ко-

личеством складок. Кристаллические микроблоки, вытягиваемые из 
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тонкого окончания ламели, остаются при этом связанными друг с 

другом частью цепи, входившей в исходную ламель; 

- механизм деформации по Петерману, который объединяет процес-

сы, заключенные в моделях Петерлина и Кобаяси. Согласно модели 

Петермана при ориентационном вытягивании происходит формиро-

вание фибриллярной структуры, включающей как складки, так и 

выпрямленные цепи. 

Визуализировать различные уровни фибриллярной морфологии в мас-

штабе от микрон до атомных размеров удалось методом сканирующей зон-

довой микроскопии атомных сил [194; 195]. Обнаружены пучки фибрилл 

диаметром 4-7 мкм, микрофибриллы, диаметр которых более однороден и 

составляет 0,5-1,2 мкм, а также нанофибриллы диаметром 20-90 нм, обра-

зующиеся сразу же после появления в геле СВМПЭ микрошеек и лишь не-

значительно уменьшающиеся по толщине (до 40-20 нм) в процессе после-

дующего ориентационного вытягивания. При этом нанофибриллы, класси-

фицированные как элементарные (базовые) фибриллярные единицы [194], 

обладают столь низким отношением объема к поверхности, что свободная 

энергия их поверхности препятствует дальнейшему распространению фиб-

риллизации. Полученные данные свидетельствуют о том, что основные мор-

фологические изменения одноосно деформируемого полимера происходят в 

области возникновения микрошеек (λ = 5 -12), которые разделяют исходный 

материал и вновь сформировавшуюся фибриллярную структуру. Образовав-

шиеся при этом нанофибриллы сосуществуют с остатками ламелей и обла-

дают далеким от совершенства строением [185; 194; 195]. 

Согласно общепринятой в настоящее время фибриллярной модели 

строения [191; 196] в состав частично ориентированного волокна из линейно-

го гибкоцепного полимера входят: 

- складчатые кристаллиты, образованные уложенными в направлении 

оси волокна микромолекулами; 
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- разнодлинные проходные цепи, связывающие соседние кристаллиты 

внутри нанофибрилл и формирующие внутрифибриллярные аморф-

ные прослойки, длина которых достигает 20-40 % от длины кри-

сталлитов; 

- межфибриллярные аморфные прослойки, состоящие из отрезков це-

пей, соединяющих боковые поверхности фибрилл; 

- не включенные в кристаллиты концы макромолекул; 

- сосредоточенные в аморфных прослойках зацепления макромоле-

кул, в том числе пойманные зацепления (узлы) типа перехлестов це-

пей. 

Механически слабыми местами в такой системе являются внутрифиб-

риллярные аморфные прослойки, количество проходных цепей в сечении ко-

торых составляет лишь 10-30 % от числа макромолекул, формирующих 

складчатые кристаллиты. Кроме того, из-за разнодлинности и разброса про-

ходных цепей по степени ориентации внешнюю растягивающую нагрузку 

воспринимает только часть из них. 

Совершенствование строения гель-волокна, содержащего значительное 

количество складчатых кристаллитов, происходит при его дальнейшем вытя-

гивании в режиме пластической деформации, которая реализуется вследствие 

скользящего (сдвигового) смещения фибрилл относительно друг друга и 

проводится при температуре, обеспечивающей достаточную подвижность 

цепей не только в аморфных, но и кристаллических областях полимера [197-

199]. Деформация, осуществляемая в таких условиях, приводит к распрямле-

нию складок кристаллитов. По мере вытягивания отношение выпрямленных 

цепей к складчатым постепенно растет [200-203]. Это происходит без вовле-

чения новых макромолекул. Та или иная цепь, которая связывала ранее от-

дельные кристаллиты, просто становится длиннее и ее распрямленная часть 

располагается вдоль складчатых кристаллитов уменьшенной ширины. Воз-

никает вопрос о том, какие связующие молекулы включатся в распрямление 

складок кристаллитов при вытягивании волокна после прохождения шейки. 
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Петерлин полагает [189; 203], что такими молекулами являются цепи в меж-

фибриллярных аморфных прослойках, которые ранее связывали ламели в ис-

ходном геле или стопки ламелей в ксерогеле, а после формирования фибрил-

лярной структуры связывают между собой соседние фибриллы. Когда одна 

фибрилла скользит мимо другой связующая цепь, закрепленная между ними, 

тянет и распрямляет складку кристаллита, частью которого она является. Со-

гласно расчетам [204] (3÷4)-кратная пластическая деформация ПЭ волокна 

обусловливает  обоюдное  аксиальное  смещение  фибрилл  более чем на 

1000 нм. Любая межфибриллярная проходная цепь, соединяющая кристалли-

ты двух соседних фибрилл растягивается примерно на эту же величину. 

Увеличение доли и протяженности выпрямленных  проходных цепей 

во внутрифибриллярных аморфных прослойках обусловлено не только рас-

прямлением складок, но и сдвиговым смещением цепей, включенных в 

складчатые кристаллиты фибрилл [203-207]. В процессе пластической де-

формации, способствующей уменьшению площади поперечного сечения об-

разца, возникают сжимающие образец напряжения. На скользящие относи-

тельно друг друга фибриллы действуют в этом случае силы сдвига, которые 

стремятся сместить цепи в решетке кристаллических блоков фибрилл. До-

вольно жесткая продольная упаковка кристаллитов внутри каждой фибрил-

лы, а также плотная поперечная упаковка самих фибрилл приводит к тому, 

что цепи во всех кристаллических блоках той или иной фибриллы оказывают 

сильное кооперативное сопротивление любому аксиальному смещению. Ве-

личина смещения цепей оказывается поэтому незначительной. Следует, 

впрочем, подчеркнуть, что несмотря на малую величину (от 1 до 10 нм) ука-

занное смещение цепей очень сильно влияет на границу между кристалличе-

скими блоками и внутрифибриллярными аморфными прослойками, способ-

ствуя возникновению новых почти жестких связей (прямоцепных сегментов) 

между следующими друг за другом кристаллитами. 

Еще один механизм растяжения частично ориентированного волокна 

обусловлен разнодлинностью проходных цепей во внутрифибриллярных 
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аморфных прослойках [208] и сравнительно слабыми ванн-дер-ваальсовыми 

связями между молекулами в кристаллической решетке ПЭ, поперечная же-

сткость которой при температуре вытягивания значительно ослаблена [209-

211]. Растягивающее усилие на кристаллиты передается, как известно [212], 

через аморфные прослойки, причем не всеми, а лишь наиболее короткими 

проходными цепями. В силу этого обстоятельства возникает неравномер-

ность нагружения молекул, образующих решетку кристаллита. При сравни-

тельно высокой температуре вытягивания и большой растягивающей нагруз-

ке часть молекул в объеме кристаллита становится столь сильно натянутой, 

что может протягиваться через его решетку относительно соседних ненагру-

женных молекул [209-211; 213]. Разнодлинность проходных цепей в аморф-

ных прослойках фибрилл при этом снижается. 

Процессы распрямления складок кристаллитов и сдвигового смещения 

цепей в кристаллических блоках, а также протягивание наиболее нагружен-

ных молекул через решетку кристаллита способствуют формированию в вы-

тягиваемом волокне новой фибриллярной структуры, основу которой состав-

ляют кристаллиты не на складчатых, а на выпрямленных цепях [214]. Со-

гласно Портеру [215] для распрямления складок кристаллитов кратность вы-

тягивания ПЭ с молекулярной массой ~ 106 г/моль должна составлять около 

86. При близких к указанной кратностях вытягивания разность электронных 

плотностей между кристаллической и аморфной фазами внутри фибрилл 

практически исчезает [216], а двухфазная аморфно-кристаллическая структу-

ра полимера превращается в однофазную паракристаллическую [204; 217; 

218]. 

Причиной прекращения одноосного растяжения предельно ориентиро-

ванного ПЭ является его разрыв (разрушение) по когезионному механизму, 

который в терминах различных теорий заключается либо в накоплении упру-

гой энергии, превышающей когезионную прочность полимера [219], либо в 

разрастании дефекта (трещины) по всему поперечному сечению образца 

[220]. Генерирование разрушения начинается с необратимого разрыва меж-



На
уч
на
я б
иб
ли
от
ек
а Т
вГ
У

 53 

атомных связей выпрямленных сегментов цепей, расположенных в местах 

концентрации напряжений, то есть в межфибриллярных аморфных прослой-

ках и на концах (торцах) фибрилл, которые соединены между собой мини-

мальным количеством проходных молекул и могут рассматриваться, вслед-

ствие этого, как области сосредоточения точечных дефектов [221; 222]. Было 

показано [223], что возникновение мельчайших субмикроскопических разры-

вов сплошности происходит при достижении такой предельной кратности 

вытягивания, когда полностью исчерпываются возможности пластической 

деформации полимера, обусловленной проскальзыванием фибрилл относи-

тельно друг друга. Сегментальное движение цепей в аморфных микроучаст-

ках, находящихся под действием сильного растягивающего напряжения, при 

этом практически подавляется даже вблизи температуры плавления кристал-

лов [224; 225], а пластический характер деформации сменяется на твердо-

тельный, в условиях которого молекулярные перестройки становятся невоз-

можными. Перед разрывом образец мутнеет, что вызвано, согласно данным 

электронной сканирующей микроскопии, появлением полос сброса, подоб-

ных тем, которые наблюдаются при растяжении низкомолекулярных твердых 

тел [226; 227]. После образования полос сброса процесс разрушения резко 

интенсифицируется. Концентрация разрывов межатомных связей достигает 

весьма больших значений (> 1015 см-3), а деформируемый полимер в отдель-

ных местах превращается по сути в пористое тело, что приводит к зарожде-

нию и росту магистральных трещин, вызывающих окончательное разруше-

ние образца [191; 223; 228]. 

 

1.6.2. Процессы, происходящие при ориентационном вытягивании  

           на молекулярном и надмолекулярном уровнях, и их влияние  

           на прочностные показатели волокна 

Ориентационное вытягивание гель-волокна из СВМПЭ приводит к из-

менению как молекулярного, так и надмолекулярного строения полимера. 

Одной из наиболее важных характеристик молекулярного строения является 
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конформационный состав полимера, который задает геометрические размеры 

макромолекул [229]. Поскольку данные об изменении содержания поворот-

ных изомеров в однооснодеформируемом гель-волокне весьма ограничены 

целесообразно рассмотреть конформационные переходы на примере хорошо 

изученного объекта – блочных образцов линейного полиэтилена высокой 

плотности (ПЭВП). С помощью метода инфракрасной  спектроскопии уста-

новлено [230-233], что до перехода в область пластической деформации ме-

жду величиной удлинения ПЭВП и изменением концентрации поворотных 

изомеров существует линейная связь. С ростом деформации образца в 

аморфных областях ПЭ, включающих внутри- и межфибриллярные аморф-

ные прослойки, всегда происходит уменьшение концентрации свернутых гош 

(G)-изомеров и увеличение содержания выпрямленных транс (Т)-изомеров. 

Прирост Т-изомеров равен убыли G-изомеров. Удлинение макромолекулы, 

вызываемое одним G-Т переходом, составляет при этом около 0,1 нм [181; 

233]. 

Одноосное растяжение ПЭВП сопровождается также изменением ори-

ентации поворотных изомеров. В работе [234] степень ориентации изомеров 

характеризовали величиной <cos2Θ>, где Θ – угол между осью молекулярно-

го сегмента и осью ориентации. Если в исходном изотропном состоянии по-

воротные изомеры разупорядочены (<cos2Θ> ~ 0,33), то при растяжении 

ПЭВП до кратности λ ~ 6 имеет место почти полная ориентация Т-изомеров в 

кристаллических областях полимера (<cos2Θ> ~ 0,9) и несколько меньшая в 

аморфных областях (<cos2Θ> ~ 0,8). Что касается свернутых (GG и GTG) 

изомеров, то степень их ориентации меняется в сравнении с Т-изомерами 

очень слабо. 

Конформационный состав и степень ориентации макромолекул оказы-

вают значительное влияние на деформационно-прочностные свойства ПЭ. 

Чем меньше в ПЭ свернутых G-изомеров и больше средняя степень молеку-

лярной ориентации в аморфных областях, тем выше его прочность и ниже 

разрывное удлинение [235-237]. В то же время наличие цепей в выпрямлен-
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ной транс-конформации необходимое, но не достаточное условие для дости-

жения полимером высоких упруго-прочностных показателей [235]. Следует 

учитывать также характер расположения макромолекул в пространстве и 

межмолекулярное взаимодействие через различные уровни надмолекулярной 

структуры [238]. 

Базовым элементом ориентированной надмолекулярной структуры, об-

разующейся в кристаллических полимерах после прохождения шейки, явля-

ется нанофибрилла [194; 195], вдоль оси которой имеет место чередование 

кристаллических и аморфных областей [180]. Расстояние между центрами 

ближайших кристаллитов в направлении оси фибриллы называется большим 

периодом [31; 180]. Из данного определения следует, что продольный размер 

кристаллита всегда должен быть меньше величины большого периода. Обна-

ружена, впрочем, интересная аномалия – для высокомодульных, высокоори-

ентированных образцов ПЭ эффективный продольный размер кристаллита 

превосходит величину большого периода [239]. Этот результат, полученный 

с помощью методов дифракции рентгеновских лучей под малыми и больши-

ми углами, а также данные по изучению других физических свойств ПЭ, 

привел к появлению различных моделей строения высокоориентированных 

гибкоцепных полимеров. Предложена модель армирования матрицы ориен-

тированного аморфно-кристаллического полимера игольчатыми (фибрилляр-

ными) кристаллами с выпрямленными цепями [240; 241], модель трехмерно 

упорядоченных кристаллических мостиков [242; 243], образование линейных 

систем, включающих цепи в соседних кристаллитах и выпрямленные про-

ходные цепи во внутрифибриллярных аморфных прослойках [244-248]. Факт 

превышения продольного размера кристаллита над величиной большого пе-

риода объясняется также чисто дифракционным эффектом – увеличением 

области когерентного рассеяния для малых порядков отражения [249]. Пред-

полагается, что в нанофибрилле между волнами, рассеянными соседними ко-

герентно расположенными кристаллитами, могут появиться определенные 

фазовые соотношения, способствующие их усилению и сужению дифракци-
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онной линии. Расчет интенсивности рентгеновского рассеяния на различных 

структурных моделях и сопоставление рассчитанных кривых рассеяния с 

экспериментальными проведено в работе [250]. Удалось выяснить, что рост 

продольного размера кристаллита связан, в первую очередь, с когерентным 

вдоль оси текстуры расположением кристаллитов в нанофибрилле и, во-

вторых, с увеличением числа и длины выпрямленных проходных молекул во 

внутрифибриллярных аморфных прослойках. Отмечается, что оба указанных 

процесса определяются одним явлением, а именно образованием в процессе 

ориентационного вытягивания линейных систем, включающих в себя коге-

рентные цепи в соседних кристаллитах и выпрямленные отрезки молекул в 

аморфных прослойках. При этом просто когерентное расположение кристал-

литов (без выпрямленных цепей между ними) к увеличению интенсивности 

рефлекса (002), отвечающего за продольный размер кристаллитов, не приво-

дит. 

Сопоставление структуры и упруго-прочностных показателей моно-

кристаллических матов ПЭ, подвергнутых ориентационному вытягиванию до 

кратности λ = 20 и 200 показало [250; 251], что в предельно ориентированных 

образцах (λ = 200) с прочностью 3,5 -4,5 ГПа и модулем упругости 100 ГПа 

нанофибриллы являются однородными структурами с равномерно распреде-

ленными в них дефектами типа складок и концов цепей без резкой границы 

между кристаллическими и аморфными областями. Число выпрямленных 

проходных цепей во внутрифибриллярных аморфных прослойках, оцененное 

различными способами, достигает 75 %. Образцы с невысокой кратностью 

растяжения (λ = 20) имеют значительно более низкие упруго -прочностные 

показатели. Их строение характеризуется четким чередованием вдоль фиб-

риллы кристаллических и аморфных областей, о чем свидетельствует интен-

сивный малоугловой рефлекс штриховой формы. Объемная доля выпрямлен-

ных проходных цепей в аморфных прослойках образцов с λ = 20 составляет 

лишь 16 %. Делается вывод, что прочностные показатели вытянутых моно-

кристаллических матов зависят от доли выпрямленных отрезков молекул, 
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связывающих соседние когерентно расположенные кристаллиты в фибрилле. 

Ранее к такому же по сути выводу, но на примере блочных аморфно-

кристаллических полимеров, пришли и другие исследователи [180; 252-254], 

показавшие, что прочность вытянутых образцов определяется числом несу-

щих нагрузку проходных цепей в межкристаллитных аморфных прослойках 

фибрилл. 

Выпрямление проходных цепей в аморфных областях фибрилл ориен-

тируемого гель-волокна оказывает значительное влияние на теплофизические 

характеристики СВМПЭ. С повышением кратности вытягивания значение 

температуры плавления кристаллитов, соответствующее максимуму эндо-

термического пика плавления на термограмме дифференциальной скани-

рующей калориметрии (ДСК) возрастает, а пик плавления сужается и увели-

чивается по высоте [237; 255]. Степень кристалличности (æДСК) при этом по-

вышается, не превышая, впрочем, даже для ультравытянутых образцов 90 %. 

Примечательно, что при нагреве ориентированного СВМПЭ в изометриче-

ских условиях на  кривой ДСК наблюдается в отличие от исходного изотроп-

ного образца не один, а два эндотермических пика плавления: вблизи 153 и 

160 0С [256; 257]. Первый пик связывают обычно с переходом кристаллитов 

ПЭ из орторомбической структуры в гексагональную, а второй с плавлением 

гексагональных кристаллов и их переходом в изотропный расплав. Предпо-

лагается, что указанное мезоморфное превращение возможно только в на-

пряженных кристаллитах, выпрямленные цепи которых зажаты между пой-

манными зацеплениями макромолекул (узлами).  

В работах [258; 259] данные ДСК-измерений были использованы для 

определения параметра внутрицепной кооперативности плавления 

                                ν = 2R (Тm
и)2 / ∆Тm

и  • ∆Н,                                        (1.7) 

где Тm
и, ∆Тm

и, ∆Н – характеристики плавления (истинная температура, шири-

на эндотермического пика и энтальпия плавления вытянутого образца; R – 

газовая постоянная. 
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Показано, что параметр ν соответствует числу СН 2-групп в транс-

участке цепи СВМПЭ, одновременно участвующих в акте плавления. Если 

значение ν умножить на длину связи С-С, то величину параметра внутрицеп-

ной кооперативности плавления, выраженную в нанометрах, можно сопос-

тавлять с параметрами надмолекулярной структуры. Оказывается, что в про-

цессе ориентации ν возрастает намного сильнее, чем продольный размер кри-

сталлитов и может достигать 2⋅103 нм. На основании этого делается вывод, 

что в ультраориентированном СВМПЭ макромолекулы почти полностью вы-

прямлены и каждая из них проходит через десятки кристаллитов и межкри-

сталлитных областей. При этом нарушения трехмерного порядка в межкри-

сталлитных областях обусловлены лишь дефектами молекулярной упаковки 

типа дисклинаций (непараллельность плоскостей транс-зигзагов). Такие де-

фекты нарушают межцепной порядок в экваториальной плоскости, поэтому 

рентгеновский метод воспринимает межкристаллитные области в ориентиро-

ванном СВМПЭ как неупорядоченные, а метод ДСК, судя по найденным зна-

чениям Тm
и, ∆Тm

и, æДСК, как дефектный кристалл. Весьма примечательно, что 

между параметром ν, характер изующим протяженность транс-состояния 

проходных цепей в ориентированном СВМПЭ, и прочностью, вытянутых об-

разцов прослеживается линейная корреляция. Рассмотренный подход расши-

ряет представления о природе прочности высокоориентированных гибкоцеп-

ных полимеров, не вступая при этом в противоречие со сделанными ранее 

выводами. 

 

1.6.3. Механика ориентационного вытягивания 

Выбор условий, обеспечивающих придание волокну высокого уровня 

прочностных показателей, предполагает, помимо прочих исследований, изу-

чение механического поведения полимерной системы в процессе вытягива-

ния. Исследование механического поведения основано на установлении за-

висимостей между внешней растягивающей силой или соответствующим ей 

напряжением, кинематическими характеристиками деформируемого объекта 
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(деформацией, скоростью деформации…) и свойствами вытянутого волокна 

[260-263]. 

Растяжение химических волокон происходит, как известно [264], под 

воздействием внешней растягивающей силы (F), величина которой на каждой 

стадии процесса вытягивания поддерживается постоянной, а при переходе от 

одной стадии к другой может направленно изменяться (оптимизироваться). 

При неизменности F напряжение, действующее на образец, увеличивается 

прямо пропорционально кратности вытягивания, что способствует ориента-

ции полимерных цепей или их агрегатов вдоль оси растяжения. В условиях 

установившегося процесса вытягивания действие F уравновешивается сила-

ми различной природы, имеющими вектор противоположной направленно-

сти [264; 265]. Перечень этих сил включает реологическую составляющую 

(Frheo), которая в силовом балансе вытягиваемого волокна является обычно 

доминирующей. Именно Frheo компенсирует ту часть внешней растягивающей 

нагрузки, которая ответственна за распад исходной надмолекулярной струк-

туры и противодействие силе энтропийной упругости, стремящейся вернуть 

выпрямленные участки цепей в состояние равновесного статистического 

клубка. Чем больше Frheo тем выше внешняя растягивающая сила и натяжение 

волокна. С учетом доминирующего влияния Frheo понятными становятся 

представления о том, что внешняя сила и соответствующее ей напряжение – 

наиболее важные параметры процесса вытягивания, определяющие условия 

формирования ориентированной структуры, а соответственно и свойства по-

лученного волокна [266]. Следует, впрочем, учитывать, что необходимое для 

растяжения волокна усилие (напряжение) величина производная, тесно свя-

занная с изменением подвижности полимерных цепей, которая зависит, в 

свою очередь, от температуры и таких параметров процесса вытягивания, как 

скорость, величина и вид деформации. 

Известно [267-270], что под действием внешней растягивающей силы в 

волокнах из аморфных и аморфно-кристаллических полимеров могут разви-

ваться упругая, высокоэластическая и пластическая деформации. Полная де-
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формация образца является суперпозицией составляющих ее видов. При этом 

выше температуры стеклования полимера вклад истинно упругой деформа-

ции Гука в общую деформацию пренебрежимо мал и, как правило, не учиты-

вается. 

Развитие высокоэластической деформации связано с ориентацией и 

распрямлением макромолекул. Ее рост обусловлен:  1) перераспределением 

поворотных изомеров цепи на ось растяжения без изменения их относитель-

ного содержания;  2) изменением набора поворотных изомеров при переходе 

от свернутых изомеров к выпрямленным. Если развитие высокоэластической 

деформации начинается при напряжении, превышающем некоторый предел, 

и сопровождается образованием «шейки», то ее классифицируют как вынуж-

денную высокоэластическую. По завершении процесса ориентационного вы-

тягивания накопленная высокоэластическая деформация фиксируется в об-

разце вследствие кристаллизации полимера [265]. 

Рост пластической деформации вызван смещением центров тяжести 

цепей или их агрегатов относительно друг друга и приводит к необратимому 

изменению формы материала, то есть течению. Примечательно, что при вы-

тягивании волокна пластическая и высокоэластическая деформации как пра-

вило сопутствуют друг другу [271], однако их накопление не совпадает по 

времени. Каргин отмечает [272], что пластическая деформация развивается 

значительно медленнее, чем высокоэластическая. По мере вытягивания во-

локна вначале происходит преимущественное накопление высокоэластиче-

ской деформации и лишь затем пластической [270]. 

Разделение общей деформации на ее составляющие осуществляют 

обычно путем релаксации (усадки) вытянутых образцов при температуре 

близкой к температуре плавления полимера [270; 273]. Кратности общей (λ), 

высокоэластической (λ е) и пластической (λ f) деформации, накопленные во-

локном при вытягивании, определяются из следующих отношений [274-276]: 

λ = l/lo; λе = l/lf; λf = lf/lo, где lo, l и lf – длина исходного образца, образца после 

вытягивания и после усадки. 
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Разделение общей деформации на составляющие позволяет более де-

тально описать механическое поведение полимеров при ориентационном вы-

тягивании. Известно, например, что в классической теории высокоэластично-

сти связь между общей кратностью растяжения (λ) и напряжением (σ), во з-

никающим в образце, задается уравнением: σ = с (λ 2 – λ-1), где с – постоянная 

в условиях опыта величина [277; 278]. Данное уравнение согласуется с экс-

периментом лишь в области низких кратностей вытягивания, а при λ > 1,3 

становится неработоспособным. В связи с этим предпринимались попытки 

уточнения теории, которые приводили  к различным полуэмпирическим со-

отношениям между напряжением и деформацией в виде зависимостей с дву-

мя, тремя и даже четырьмя параметрами [268; 277; 279]. В итоге удалось 

описать связь между σ и λ до λ < 5, что для большинства высокоэластичных и 

вязкоэластичных материалов также неудовлетворительно. Ситуация сущест-

венно улучшилась после того, как в работах [262; 280; 281] было предложено 

использовать в классическом уравнении кратность не общей, а высокоэла-

стической деформации (λе). Выяснилось, что после замены λ на λ е зависимо-

сти σ = с ( λе
2 – λе

-1) для волокон из аморфных вязкоэластичных полимеров 

оказываются линейными вплоть до λ е = 7, чему соответствует общая крат-

ность вытягивания в 10-15 раз. 

Важное прикладное значение имеет оценка влияния общей кратности 

растяжения и ее составляющих на прочностные показатели волокна. Обще-

признано, что для всех видов волокон рост кратности вытягивания сопрово-

ждается увеличением прочности [282]. Причем в ряде работ [283-285] между 

прочностью и общей кратностью вытягивания обнаружена линейная зависи-

мость. Это предопределило бытующее иногда мнение о том, что чем больше 

величина кратности, тем выше прочность готового волокна. Опубликованы, 

впрочем, работы [286-288], в которых показано, что величина общей кратно-

сти вытягивания (λ) не может служить однозначной характеристико й проч-

ности, так как с ростом λ прочность волокна вначале повышается, а затем 

выходит на постоянный уровень или даже снижается. Возникшее противоре-
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чие устранено в работах [280; 289; 290], где показано, что увеличение проч-

ности волокна обусловлено не общей кратностью вытягивания, а только ее 

высокоэластической составляющей (λ е). После достижения предела эластич-

ности прочность (σр) и λе остаются практически постоянными, в то время как 

общая кратность вытягивания продолжает увеличиваться за счет развития 

пластической составляющей деформации. Выяснилось, что до λ е = 7-8 связь 

между σ р и кратностью высокоэластической деформации вполне удовлетво-

рительно отображается прямо пропорциональной зависимостью. Что же ка-

сается мнения о линейной связи σ р и общей кратности вытягивания, то оно 

справедливо лишь тогда, когда λ е является основной составляющей λ, напри-

мер, при низких значениях общей кратности вытягивания. 

Охарактеризованные выше зависимости прочности и напряжения от 

кратности высокоэластической деформации свидетельствуют о наличии кор-

реляции между прочностью вытянутого волокна и напряжением. Поскольку 

напряжение (σ) пропорционально λе
2 (членом λе

-1 в уравнении σ = с (λе
2 – λе

-1) 

обычно пренебрегают), а прочность (σр) прямо пропорциональна λе, то между 

σр и (σ)0,5 также должна прослеживаться линейная взаимосвязь. Приведенные 

в работах [262; 280; 281] экспериментальные данные наличие такой связи 

подтверждают. По-видимому именно это позволило Зябицкому [266] отнести 

напряжение к главным параметрам процесса ориентационного вытягивания, 

что, впрочем, не вполне корректно. Как напряжение, возникающее в образце, 

так и прочность вытянутого продукта являются в основном откликом на раз-

витие в волокне высокоэластической составляющей деформации. После ра-

бот [262; 280; 281; 289; 290] к таким же выводам пришли и некоторые другие 

исследователи [291; 292]. 

Связь механического поведения полимерной системы с величиной на-

копленной высокоэластической деформации требует наличия информации об 

основных закономерностях ее развития. Влияние на λе температуры вытяги-

вания рассмотрено в работе [280]. Установлено, что при одностадийном вы-

тягивании волокон из аморфных полимеров максимальная кратность высоко-
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эластической деформации достигается в области температур перехода из вы-

сокоэластического состояния в вязкотекучее. Этому состоянию полимера со-

ответствуют условия, при которых на высокоэластическую деформацию на-

кладывается значительная необратимая деформация течения. Целесообраз-

ность выбора именно таких условий одностадийного вытягивания уже давно 

была рекомендована Каргиным с сотр. [293], которые отмечают, что ориен-

тационное вытягивание должно проводиться в условиях, допускающих вяз-

кое течение. По мере снижения температуры общая кратность вытягивания 

волокна постепенно уменьшается, причем это происходит за счет уменьше-

ния как высокоэластической, так и пластической (необратимой) деформации. 

Прочность вытянутых продуктов при этом падает [294; 295]. 

Сильное влияние на развитие λе оказывает продолжительность воздей-

ствия на полимер внешнего механического усилия (напряжения). Известно 

[296-298], что одноосное растяжение полимерных материалов, находящихся 

в высокоэластическом или вязкоэластическом состоянии, носит релаксаци-

онный характер. Для каждого материала существует диапазон температур, в 

котором время релаксации (время достижения системой статистического 

равновесия после приложения внешнего воздействия) и продолжительность 

деформации соизмеримы по величине. При этом для линейных полимеров 

характерен широкий спектр времен релаксации [299]. Это обусловлено, по 

мнению Каргина и Слонимского [300], наличием в их составе двух совокуп-

ностей структурных единиц: цепей и звеньев. В обеих совокупностях могут 

независимо происходить перегруппировки структурных элементов с соответ-

ствующими периодами релаксации. В случае кратковременных механиче-

ских воздействий (высоких скоростей деформации) изменяется, в основном, 

форма (конформационный набор) макромолекул, а не их взаимное располо-

жение. Процессы перемещения цепей как целого, период релаксации кото-

рых по сравнению с перегруппировкой звеньев более продолжителен, затор-

можены. В этих условиях доминирует накопление высокоэластической де-
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формации. Наоборот, при очень медленном растяжении развития λе почти не 

наблюдается и проявляется в основном вязкое течение материала. 

Следует отметить, что в условиях производства процесс ориентацион-

ного вытягивания проводится, как правило, непрерывно. В этом случае про-

должительность механического воздействия на полимер рекомендуется ха-

рактеризовать средним градиентом продольной скорости деформации έср. = 

(V2 – V1) / L, где V1, V2 – линейные скорости питающих и тянущих галет; L – 

длина зоны вытягивания [301]. По значению έср. можно приблизительно оце-

нивать среднее время механического и теплового воздействия на полимер-

ную систему τ ср. = 1 / έср.. Если деформация заканчивается, например, до вы-

хода образца из зоны вытягивания, то τ ср. учитывает не только продолжи-

тельность растяжения, но и время последующих релаксационных процессов 

[302]. Естественно, что έср. не отражает истинную (мгновенную) скорость де-

формации волокна, а является усредненной по длине зоны вытягивания ве-

личиной. В то же время на примере аморфных полимеров показано [303], что 

έср. может использоваться в качестве одного из двух параметров, нормирую-

щих обобщенный температурно-временной критерий непрерывного односта-

дийного вытягивания lg(έср. • αт), где αт – коэффициент температурного при-

ведения, вычисляемый по известному уравнению Вильямса-Лэндела-Ферри 

[304; 305]. Зависимости высокоэластической составляющей деформации и 

прочности (σр) предельно вытянутых волокон от величины lg(έср. • αт) имеют 

качественно одинаковый вид в форме кривой с максимумом [303; 306]. Вы-

ясняется, что при очень низких значениях lg(έср. • αт), которым соответствует 

высокая температура и малая величина средней скорости деформации, в во-

локнах из аморфных полимеров происходит в основном накопление необра-

тимой деформации течения. Однако повышение έср. при той же температуре 

ведет к быстрому росту λе и σр, которые достигают максимума при некотором 

оптимальном значении lg(έср. • αт). Примечательно, что такой же величины 

lg(έср. • αт), которой опять же соответствуют максимумы λе и σ р, можно дос-

тичь понижением температуры вытягивания при неизменном значении έср.. 
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Это означает, что увеличение έср. эквивалентно понижению температуры вы-

тягивания и наоборот. Указанные параметры могут быть взаимно откоррек-

тированы таким образом, что lg(έср. • αт) сдвигается в область оптимальных 

значений, при которых прочностные показатели вытянутого волокна повы-

шаются до максимально возможного уровня. Коррекция lg(έср. • αт) обычно 

осуществляется за счет изменения линейных скоростей питающих и тянущих 

галет, температуры, а также длины зоны вытягивания. 

Обобщая вышеизложенное следует отметить, что не смотря на боль-

шой объем выполненных исследований многие вопросы, касающиеся меха-

ники одноосного растяжения химических волокон, остаются открытыми. Ес-

ли для аморфных вязкоэластичных полимеров связь прочности вытянутых 

образцов с механическим поведением деформируемого объекта и параметра-

ми одноосного растяжения можно в общем виде считать установленной, то 

для целого ряда аморфно-кристаллических полимеров такого рода зависимо-

сти определены лишь ориентировочно или же вообще не определены. Ти-

пичным примером наименее изученных полимерных систем служит гель-

нить из СВМПЭ. В процессе вытягивания структура полиэтиленовой гель-

нити изменяется, а температура стеклования (Тg) существенно повышается 

[256]. В этом случае возможность применения метода температурно-

временного приведения, основанного на использовании в качестве составной 

части уравнения Вильямса-Лэндела-Ферри [274; 304; 305; 307], справедливо-

го лишь при постоянном (неизменном) значении Тg, вряд ли правомерно. К 

тому же кратность вытягивания гель-нити значительно выше, чем у «обыч-

ных» расплавных или растворных волокон, что также должно вносить соот-

ветствующие коррективы. Все это предопределяет необходимость изучения 

механики одноосного растяжения гель-нити из СВМПЭ с несколько иных, 

чем для аморфных полимеров позиций. 
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1.6.4. Организация процесса вытягивания 

Организация процесса вытягивания должна базироваться на использо-

вании физически обоснованных моделей и подходов, которые предусматри-

вают выбор и направленное регулирование параметров, оказывающих влия-

ние на свойства ориентированного волокна. Общая модель ориентационного 

упрочнения гибкоцепных полимеров, позволяющая сформулировать некото-

рые подходы к увеличению механических свойств волокон из СВМПЭ, пред-

ложена Савицким с сотр. [126]. Для построения модели использованы пред-

ставления о наличии в системе устойчивой сетки молекулярных зацеплений 

(узлов), которые образуются при переходе расплава или раствора полимера в 

твердое агрегатное состояние  и в ходе последующего одноосного растяже-

ния волокна не разрушаются [308]. В процессе вытягивания происходит 

лишь существенная перестройка элементов исходной сетки, в результате ко-

торой возрастает ориентация макромолекул [309] и плотность укладки дер-

жащих нагрузку цепей без изменения их общего количества в сечении образ-

ца [310]. Предельная кратность вытягивания зависит при этом от концентра-

ции пойманных узлов в единице объема полимера и определяется отношени-

ем контурной длины участка цепи между соседними узлами к кратчайшему 

расстоянию между ними в исходном неориентированном состоянии. Рост 

кратности вытягивания, а следовательно и прочности волокна достигается за 

счет создания в исходной системе более редкой чем в расплаве сетки моле-

кулярных зацеплений путем добавления в полимер растворителя вплоть до 

образования полуразбавленного раствора. Предполагая, что количество обра-

зовавшихся при охлаждении системы узлов пропорционально числу пере-

крывающихся молекулярных звеньев и зависит от концентрации полимера в 

растворе, авторы модели приходят к тому, что предельно достижимая крат-

ность вытягивания «мокрого» гель-волокна (λс) задается выражением 

                      λс = λо [Сн (Сн – Скр) / (С – Скр)]1/3 ,                                    (1.8) 

а предельная кратность вытягивания сухого волокна (λ со), находящегося при 

удалении растворителя в свободном состоянии, другим выражением 



На
уч
на
я б
иб
ли
от
ек
а Т
вГ
У

 67 

                    λсо = λо [Сн (Сн – Скр) / С (С – Скр)]1/3 ,                                 (1.9) 

здесь λо – предельная кратность вытягивания волокна, сформованного из рас-

плава блочного ПЭ; Сн ~ 0,5 – объемная концентрация полимера в растворе, 

ниже которой начинается раздвижение макроцепей и уменьшение числа пе-

рекрывающихся молекулярных звеньев; Скр – критическая концентрация рас-

твора, ниже которой клубки макромолекул изолируются друг от друга, С – 

реальная объемная концентрация полимера в прядильном растворе. 

Прочность (σ) волокна, вытянутого до кратности λ, рассчитывается при 

температуре Т ~ 0 К по следующей формуле 

                            σ = f σсо λ [f + σсо (λ – 1)]-1 ,                                       (1.10) 

где: f – теоретическая прочность (С–С) связи в ПЭ; σ со = σо [Сн (С – Скр) / С 

(Сн – Скр)]2/3 – прочность неориентированного волокна после удаления рас-

творителя; σо – прочность неориентированного образца блочного ПЭ при Т 

близкой к 0 К.  

Для расчета прочности σ при иных температура х предлагается исполь-

зовать вместо f и σ со их значения при нужной температуре, которые можно 

вычислить по уравнению Журкова [228]. 

Руководствуясь выработанными подходами авторами модели получены 

образцы ориентированного моноволокна с прочностью при растяжении от 

1,5 до 7,0 ГПа и модулем упругости от 23 до 144 ГПа, сформованные изна-

чально из расплава и растворов СВМПЭ различной концентрации: 20, 10, 5 и 

2 %. Предельная кратность вытягивания исходных «сухих» образцов изменя-

ется при этом от 12-32 для расплава до 144-230 для 2 % раствора. Обнаруже-

но, что данные по прочности и величине λ со, отвечающие нижнему уровню 

экспериментальных значений предельной кратности вытягивания, находятся 

в удовлетворительном соответствии с предсказаниями модели. 

Вывод о том, что предельная кратность вытягивания и прочность ори-

ентированного волокна коррелируют с контурной длиной отрезков макромо-

лекул между точками их переплетений и зависят от концентрации прядиль-

ного раствора находит подтверждение в работах других исследователей [129; 
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179]. В то же время некоторые положения «сеточной» модели, такие, напри-

мер, как неизменность числа цепей в поперечном сечении вытягиваемого во-

локна или отсутствие разрывов макромолекул вступают в противоречие с ре-

зультатами эксперимента. Не случайно то, что в области высоких экспери-

ментальных значений λсо, а также при вытягивании не сухого, а мокрого гель-

волокна предсказания модели не оправдываются. В предложенной модели 

игнорируется также наличие в полимере надмолекулярных структурных об-

разований (как исходных, так и сформировавшихся в процессе вытягивания), 

которые на протекание ориентационных процессов влияют весьма сущест-

венно. С учетом перечисленных обстоятельств возможность использования 

«сеточной» модели для организации процесса вытягивания гель-нити из 

СВМПЭ носит ограниченный характер. 

Структурно-кинетический подход к проблеме упрочнения гибкоцеп-

ных полимеров, позволяющий выдвинуть физически обоснованные требова-

ния к организации процесса ориентационного вытягивания, сформулирован в 

работе [311]. Основой этого подхода служат представления о кинетической 

природе разрушения твердых тел [228] и важной роли надмолекулярной 

структуры полимеров в процессе упрочнения [39; 312]. Ориентационное вы-

тягивание полимеров, которое проводится под воздействием растягивающих 

напряжений и температуры, предлагается рассматривать как суперпозицию 

двух одновременно протекающих и конкурирующих между собой процессов: 

1) упрочнения, достигаемого за счет анизотропного выстраивания макро-

молекул вдоль оси растяжения в результате структурных переходов 

(перестроений) на молекулярном и надмолекулярном уровнях органи-

зации; 

2) разупрочнения, обусловленного несколькими причинами: 

а) термофлуктуационным разрывом химических связей в нагру-

женных (перенапряженных) макромолекулах [313-317], приво-

дящим, в конечном итоге, к образованию микротрещин и полос 

сброса; 
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б) релаксацией ориентированных макромолекул при повышенной 

температуре, ведущей к снижению достигнутой ранее степени 

ориентации. 

Оба указанных процесса (упрочнения и разупрочнения) экспоненци-

ально зависят от температуры и величины механического напряжения, свя-

занного с кратностью вытягивания и скоростью деформации волокна. Чтобы 

эффект упрочнения был доминирующим ориентационное вытягивание сле-

дует проводить в условиях, препятствующих протеканию релаксационных 

процессов. При одностадийном изотермическом вытягивании сделать это 

практически невозможно, поскольку наиболее высокая кратность вытягива-

ния и прочность достигаются при температуре, приближающейся к темпера-

туре плавления полимера [318]. Снижение температуры ограничивает крат-

ность вытягивания и приводит к образованию менее прочного продукта. В то 

же время при одинаковых кратностях растяжения абсолютная разрывная на-

грузка волокна оказывается (вплоть до предела эластичности) тем выше, чем 

ниже температура вытягивания. Вероятная причина – снижение разориента-

ции цепей при понижении температуры, вследствие  роста растягивающей 

полимер силы. 

Предназначение внешней растягивающей силы сводится к созданию в 

полимерной системе ориентированного поля, вдоль которого фрагменты 

макромолекул постепенно выстраиваются при наличии достаточной молеку-

лярной подвижности в упорядоченный ансамбль. Согласно исследованиям 

Е.А. Егорова и Жиженкова [319; 320], основанным на использовании метода 

протонного магнитного резонанса, оптимальная молекулярная подвижность 

является одним из главных условий эффективного ориентационного вытяги-

вания. Обнаружено, например, что при одностадийном изотермическом вы-

тягивании с ростом кратности растяжения молекулярное (сегментальное) 

движение затормаживается. Причины торможения могут быть как внутри-, 

так и межмолекулярной природы: обеднение конформационного набора це-

пей свернутыми изомерами, уплотнение аморфных прослоек, а также допол-
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нительная (ориентационная) кристаллизация. Совокупность этих явлений, 

условно названная механическим стеклованием, способствует подавлению 

сегментальной подвижности и приводит к тому, что начиная с некоторой 

предельной кратности вытягивания растяжению подвергается уже не вязко-

эластичное, а твердое тело. Это ведет к резкому росту растягивающей силы и 

обрыву образца. Воспрепятствовать механическому стеклованию и увели-

чить предельную кратность вытягивания можно путем температурного рас-

стекловывания [321]. Если вытягивание вести при температуре Т1, то «запас 

эластичности» полностью исчерпывается при кратности растяжения λ 1. По-

вышение температуры до Т2 > Т1 вновь увеличивает сегментальную подвиж-

ность и переводит часть микрообластей в высокоэластическое состояние, что 

дает возможность дополнительно растянуть полимер до λ 2 и так далее. Мак-

симальная температура вытягивания ограничена при этом температурой пе-

рехода орторомбической кристаллической структуры в гексагональную. В 

гексагональной фазе выпрямленные сегменты цепей способны вращаться во-

круг своей оси, что позволяет им проскальзывать относительно друг друга. 

Прочность волокна на разрыв в этом случае быстро снижается. 

Возможность повышения прочностных показателей ПЭ волокна за счет 

осуществления ориентационного вытягивания не в одну, а в несколько ста-

дий с поэтапным от стадии к стадии увеличением температуры подтверждена 

в работах [198; 199; 322]. Главное условие – правильная организация подъема 

температуры. Устанавливать на какой либо стадии слишком высокую темпе-

ратуру нельзя. Из-за чрезмерной молекулярной подвижности процессы хао-

тизации (релаксации) будут превалировать над процессами, ведущими к 

улучшению порядка. Важное значение имеет также выбор скорости дефор-

мации волокна, которая определяет (наряду с температурой) величину ориен-

тирующего усилия, сдерживающего протекание релаксационных процессов 

[197; 320]. При низкой скорости деформации и высокой температуре ориен-

тирующее усилие мало, вследствие чего может произойти явление типа «от-

жига в свободном состоянии». 
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Достоинством процесса вытягивания, который основан на положениях 

структурно-кинетического подхода и реализуется в несколько последова-

тельных стадий, является то, что температура, кратность вытягивания, сред-

няя скорость деформации нити, а также величина действующей на нить рас-

тягивающей силы могут быть подобраны (откорректированы) для каждой 

стадии индивидуально. Это позволяет оптимизировать процесс в целом и по-

лучать в стабильном режиме ориентированную нить с высоким уровнем 

прочности и модуля упругости. Предпринимались, впрочем, попытки заме-

нить многостадийное вытягивание одностадийной зонной вытяжкой, которая 

проводится под постоянной нагрузкой с повышающейся от зоны к зоне тем-

пературой [323-325]. Указанные работы существенным успехом не увенча-

лись. Механические показатели нити, полученной методом одностадийной 

зонной вытяжки, оказались менее высокими, чем у нити, подвергнутой мно-

гостадийному вытягиванию [326]. 

Аппаратурное оформление многостадийного вытягивания включает 

систему роликов или иных тянущих элементов (например, семивальцев), а 

также расположенные между ними устройства для нагрева нити: металличе-

ские утюги, газовые термокамеры, ванны с жидким теплоносителем [327]. 

Главное при этом исключить проскальзывание нити на тянущих элементах и 

обеспечить ее эффективный теплообмен с горячей поверхностью или средой 

вытягивания. 

Выбор схемы и условий вытягивания во многом определяется присут-

ствием или отсутствием в нити растворителя. Возможны различные вариан-

ты: 

1) многостадийному вытягиванию с повышающейся от стадии к стадии 

температурой подвергается неотмытая от растворителя гель-нить [154; 

328; 329]. Это допустимо, поскольку под действием растягивающей си-

лы способность гель-нити к набуханию и растворению уменьшается в 

сравнении со свободным состоянием на несколько порядков [330]. К 

тому же по мере роста кратности вытягивания концентрация раствори-
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теля в нити значительно снижается вследствие его отжима (синерези-

са); 

2) сформованная гель-нить проходит вначале стадию экстракции раство-

рителя, затем сушку от экстрагента и лишь после этого подается в виде 

ксерогеля на операцию многостадийного ориентационного вытягива-

ния [328; 331]. В случае применения летучего растворителя (керосин, 

декалин) процесс экстракции может быть заменен его испарением. Ис-

пользование ксерогеля позволяет увеличить температуру вытягивания 

нити, так как температура плавления кристаллитов СВМПЭ в отсутст-

вие растворителя повышается [157]; 

3) неотмытая от растворителя гель-нить подается вначале на стадию 

предварительного вытягивания, а затем после отмывки от растворителя 

и сушки проходит в виде ксерогеля этап дополнительного ориентаци-

онного вытягивания [328; 332]. Предварительное вытягивание совме-

щается иногда с отмывкой нити от растворителя [333]. 

Следует отметить, что конкретные схемы ориентационного вытягива-

ния гель-нити, реализованные в масштабе промышленного производства, в 

литературе не раскрываются. 

 

1.7. Объем производства, свойства и области применения  

        высокопрочных волокон из СВМПЭ 

Промышленное производство высокопрочных нитей из СВМПЭ, осно-

ванное на использовании методов гель-формования и ориентационного тер-

мовытягивания, освоено в настоящее время в США, Западной Европе, Япо-

нии и Китае (таблица 1.1). 
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Таблица 1.1  Производители высокопрочных ПЭ нитей по основным  

                      регионам [334] 

Страна и  

фирма-производитель 

Мощность произ-

водства на январь 

2008 г., т 

Торговая марка 

Соединенные штаты 

• DSM Dyneema 

 

• Honeywell Int. Inc. 

 

4500 

 

1500 

 

Dyneema 

Dyneema UD 

Spectra 

Spectra-Shield 

Западная Европа 

• DSM Dyneema BV 

 

3200 

 

Dyneema 

Япония 

• Toyobo Co. Ltd. 

 

1600 

 

Dyneema 

Китай 

• Beijing Tongyizhong Special-

ty Fibre Technology 

• China Hynan Zhongtai Special 

Eguipment Co. Ltd. 

• Ningbo Dacheng Advanced 

Material Co. Ltd. 

• Shandong JCD High Perfor-

mance Fibers Co. Ltd. 

 

 

500 

 

500 

 

500 

 

250 

 

 

Saftex/Futai 

 

ZT 

 

Qianglun 

 

JCD 

Всего: 12550  

 

От других видов высокопрочных волокон (параарамидных, углерод-

ных, стеклянных) ПЭ нити выгодно отличаются уровнем удельной разрыв-

ной нагрузки (прочности), очень низким значением плотности, уникальной 

способностью к поглощению и рассеиванию высокоскоростного удара, ус-

тойчивостью к истиранию и изгибам, невосприимчивостью к действию вла-
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ги, низких температур и солнечной радиации, химической и биологической 

инертностью, высокими диэлектрическими характеристиками, а также абсо-

лютной прозрачностью во всем радиолокационном диапазоне длин волн 

[335-337]. 

Сопоставление удельных прочностных показателей ПЭ нитей и арми-

рующих волокон иной природы приведено в таблице 1.2. 

Таблица 1.2  Удельные прочностные показатели армирующих волокон,  

                       выпускаемых в масштабе промышленного производства  

                       [173; 338-341] 

Наименование 

волокна 

Прочность 

на разрыв, 

сН/текс 

Начальный мо-

дуль упругости, 

сН/текс 

Плотность, 

г/см3 

ПЭ нити 

Dyneema SK-65 

Dyneema SK-75 

Spectra 900 

Spectra 1000 

 

265 

350 

260 

320 

 

8500 

13500 

9000 

12000 

 

0,97 

0,97 

0,97 

0,97 

Параарамидные нити 

Кевлар 49 

Кевлар КМ2 

 

210 

240 

 

8400 

5800 

 

1,43 

1,43 

Углеродные волокна 

Т-300 

Т-400 

Т-800 

 

205 

250 

315 

 

13350 

14200 

16500 

 

1,76 

1,80 

1,82 

Стеклянные волокна 

Е-стекло 

S-стекло 

 

120-140 

160-165 

 

3450 

3700 

 

2,47 

2,56 

 

Из данных таблицы 1.2 следует, что удельная прочность на разрыв ПЭ 

нитей в среднем существенно выше, чем у параарамидных, углеродных и 
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стеклянных волокон. К тому же параарамидные волокна теряют во влажной 

среде до 40 % начальной прочности, которая не восстанавливается, а для из-

делий из углеродных и стеклянных волокон характерен механизм хрупкого 

излома и низкие значения ударной прочности. 

Все вышеизложенное характеризует высокопрочные ПЭ нити как про-

дукт нового поколения, обладающий комплексом свойств, отсутствующим у 

других армирующих  волокон. Благодаря удачному сочетанию свойств объем 

мирового производства ПЭ нитей увеличивается в течение последних 10-ти 

лет на 13-15 % ежегодно. При этом экспортные поставки высокопрочного ПЭ 

волокна не превышают 6 % от объема производства и строго контролируются 

[334]. 

В чистом виде ПЭ нити и ткани на их основе используются для произ-

водства различной продукции специального и массового спроса: швартовых, 

буксировочных и якорных канатов, рыболовных сетей, судового такелажа, 

парусов, парашютов, несущих элементов оптических и подводных кабелей, 

базовых бронежилетов 1-го класса защиты, изделий медицинского назначе-

ния и т.д. [120; 342]. В то же время главной и наиболее массовой сферой 

применения высокопрочных ПЭ нитей является создание композиционных 

материалов (КМ), которые подразделяются на три основных вида: 

1) бронезащитные КМ, обеспечивающие защиту от объектов (пуль, ос-

колков), движущихся с ультразвуковыми скоростями [334; 343]; 

2) легкие ударопрочные КМ конструкционного назначения [343-347]; 

3) гибридные КМ (ПЭ-углерод, ПЭ-стекло), сочетающие высокий уровень 

жесткости и ударной прочности, величина которой прямо пропорцио-

нальна массовой доле ПЭ нити [343; 348]. 

Указанные виды КМ используются в авиа-, вертолето-, судо- и автомо-

билестроении, производстве средств индивидуальной и коллективной броне-

защиты, а также продукции массового спроса: деталей и аппаратов химиче-

ской и пищевой промышленности, лопастей ветряных энергоустановок, раз-

нообразного спортинвентаря и др. [349]. 
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Сферы потребления высокопрочных ПЭ нитей по основным регионам 

указаны в таблице 1.3 [334]. 

Таблица 1.3  Потребление ПЭ нитей высокой прочности по основным  

                      регионам на декабрь 2007 г. (в процентах) 

Сфера потребления США 
Западная 

Европа 
Япония Китай 

Баллистические и ударо-

прочные КМ 
52 55 4 55 

Канаты, кабели, тросы 22 20 37 20 

Сети 11 8 14 15 

Спорт, досуг и др. 10 10 14 ~ 5 

Экспорт 5 7 31 ~ 5 

 

Видно, что сектор баллистических и стойких к удару конструкционных 

КМ потребляет наибольшее количество ПЭ нитей высокой прочности. 

 

На основе анализа литературных данных были сформулированы цели и 

задачи настоящего диссертационного исследования, представленные во 

«Введении» (с. 8-9). 
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ГЛАВА 2. ОБЪЕКТЫ И МЕТОДЫ ИССЛЕДОВАНИЯ 

 

2.1. Объекты исследования 

Объектами исследования в данной работе служили реакторные порош-

ки СВМПЭ и производные продукты на их основе: полуразбавленные рас-

творы, гели, ксерогели и нити с различной кратностью ориентационного вы-

тягивания. 

Синтез СВМПЭ проводили в условиях опытной установки ООО «На-

учно-исследовательская организация «Сибур-Томскнефтехим» с использова-

нием различных модификаций нанесенных титанмагниевых катализаторов, 

разработанных Институтом катализа имени Г.К. Борескова СО РАН. Прочие 

объекты исследования были получены во ФГУП «Научно-исследовательский 

институт синтетического волокна с экспериментальным заводом» 

(ВНИИСВ). 

2.1.1. Титанмагниевые катализаторы 

Процесс получения нанесенных титанмагниевых катализаторов вклю-

чает 3-и основные стадии: 

1. Синтез раствора магнийорганического соединения (МОС). 

2. Синтез магнийсодержащего носителя. 

3. Нанесение соединений титана на носитель. 

Раствор МОС получали взаимодействием порошка металлического 

магния с хлористым бензолом в присутствии дибутилового или диизоамило-

вого эфира. 

                            R2O 

       2Mg + 2PhCl → Ph2Mg • nMgCl2 • mR2O + kMgCl • pR2O ↓ , 

где n – 0,4-0,6; m = 1,2-1,5; k = 0,4-0,6; p = 0,01-0,03. 

Установка для синтеза раствора МОС, схема которой показана на ри-

сунке 2.1, состоит из реактора и дозировочного насоса с дозировочными ем-

костями. Реактор, обогрев или охлаждение которого осуществляется термо-

статом, снабженным встроенным водяным холодильником, оборудован ру-
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башкой, лопастной мешалкой, обратным холодильником, гидрозатвором и 

подвижным сифоном для выгрузки продуктов реакции. 

 
 

Рисунок 2.1. Схема опытной установки синтеза раствора маг-
нийорганического соединения. 
1 – реактор (объёмом 17 л); 2 – привод мешалки; 3 – регулятор 
оборотов; 4 – термостат; 5, 6 – насос дозатор; 7 – гидрозатвор; 8 
– ловушка; 9 – холодильник; 10 – сифон выдвижной; 11, 12 – ём-
кость для дозируемых компонентов; 13 – фильтр; 14 – ёмкость 
для готового продукта; 15 – ёмкость для слива отходов; 16 – 
КСП-4; 17-19 – манометры. 
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Синтез раствора МОС проводили в следующей последовательности: в 

реактор загружали порошок металлического магния, прогревали в токе арго-

на 3-5 часов при 70-90 0С и после охлаждения до комнатной температуры до-

бавляли эфир, первую порцию хлорбензола и кристаллический йод (инициа-

тор реакции). После нагрева содержимого реактора до 80-90 0С начинается 

реакция взаимодействия магния с хлорбензолом, что характеризуется скач-

ком температуры на 10-15 0С. При установлении температуры в реакторе на 

уровне 90-95 0С осуществляли дозировку оставшегося количества хлорбензо-

ла. По окончании дозировки смесь выдерживали в течение 6-8 часов при 90-

95 0С до завершения реакции. Затем полученный раствор МОС отстаивали 

для отделения дихлорида магния, образовавшегося в результате побочных 

реакций, и сливали с помощью сифона в емкость для хранения. 

Синтез магнийсодержащего носителя и катализатора проводили на ус-

тановке, показанной на рисунке 2.2. Установка состоит из реактора, который 

оборудован якорной мешалкой и подвижным сифоном для выгрузки катали-

затора. В комплект установки входит также термостат для обогрева или ох-

лаждения реактора, дозировочный насос и емкости для исходных компонен-

тов и промывочных жидкостей. 

Носитель получали хлорированием раствора МОС различными хлор-

содержащими компонентами (хлоралкилы, ССl4) по реакции 

   Ph2Mg • nMgCl2 • mR2O' + 2R'Clx → (n + 1)MgCl2 • kR2O ↓ + органические 

                                                                                                              продукты 

Для проведения хлорирования в реактор загружали раствор МОС и при 

перемешивании дозировали хлорирующий агент. При этом в реакторе обра-

зуется твердый порошок носителя, который после декантации маточного рас-

твора 3 раза промывали свежим углеводородным растворителем. 

На стадии приготовления катализатора к суспензии носителя добавля-

ли четыреххлористый титан, который прочно сорбировался на носителе с об-

разованием титанмагниевого катализатора следующего состава 

                             аTiCl4 • MgCl2 • bR2O, 
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где a = 0,02-0,05;  b = 0,01-0,05. 

 
 

При обработке носителя четыреххлористым титаном из носителя уда-

ляется часть эфира в виде комплекса TiCl4 • R2O, который выводится из реак-

тора при промывках катализатора углеводородным растворителем. После 

Рисунок 2.2. Схема опытной установки приготовления магний-
содержащего носителя и титанмагниевого катализатора. 
1 – реактор (объёмом 17 л); 2 – привод мешалки; 3 – регулятор 
оборотов; 4 – термостат; 5 – ёмкость с раствором МОС; 6 – ём-
кость для углеводородного растворителя; 7 – ёмкость для дози-
руемы компонентов;  8 – насос дозатор; 9 – гидродозатор; 10 – 
ловушка; 11 – сифон выдвижной;  12 – ёмкость для маточного 
раствора; 13 – ёмкость для слива отходов; 14 – ёмкость для гото-
вого продукта; 15 – КСП-4; 16-19 – манометры. 
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промывок суспензию катализатора с помощью подвижного сифона передав-

ливали давлением аргона в емкость для хранения. 

Объектом исследования в настоящей работе служили модификации на-

несенного титанмагниевого катализатора ИКТ-8-20 типа ИКТ-8-20 НШ и 

ИКТ-8-20 ТС (сокращенно НШ и ТС). При этом условия получения НШ-

катализатора полностью соответствуют вышеописанному процессу. Различ-

ные модификации НШ-катализатора, имеющие состав аTiCl4 • MgCl2 • bR2O 

(где a = 0,02-0,05;  b = 0,01-0,05), могут содержать от 0,4 до 5 % титана. Для 

получения НШ-катализаторов с пониженным содержанием титана магнийор-

ганические носители обрабатывали низкопроцентным раствором TiCl4 в геп-

тане.  

ТС-катализатор получали по той же технологической схеме, что и ка-

тализатор типа НШ. Отличие в технологии приготовления сводится при этом 

к тому, что на второй стадии процесса (перед синтезом твердого порошка но-

сителя) в раствор МОС вначале добавляли тетраэтоксисилан и лишь после 

этого проводили реакцию хлорирования. Модификация носителя алкокси-

группами способствует тому, что ПЭ, синтезированный на ТС-катализаторах, 

обладает более узким молекулярно-массовым распределением (Mw/Mn < 4,5), 

чем полиолефины, полученные на катализаторах иного типа. Модификации 

ТС-катализатора могут содержать от 0,3 до 5 % титана и имеют следующий 

состав 

                               nTiCl4 • MgClк (OR')p, 

где n = 0,04-0,08; к = 1,5-1,8; р = 0,2-0,5; R' – С2H5. 

Для наработки реакторных порошков СВМПЭ с различными физико-

химическими свойствами в Институте катализа СО РАН был приготовлен 

ряд партий НШ и ТС-катализаторов, отличающихся друг от друга размером 

частиц (от 3,0 до 11,2 мкм) и содержанием активного компонента – титана 

(от 0,3 до 4,0 %). 
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2.1.2. Сверхвысокомолекулярный полиэтилен 

СВМПЭ получали методом суспензионной полимеризации этилена в 

углеводородном растворителе с использованием нанесенного титанмагниево-

го катализатора и алюминийорганического сокатализатора. Принципиальная 

технологическая схема установки синтеза СВМПЭ показана на рисунке 2.3. 

Процесс синтеза осуществляли в следующей последовательности. В реактор 

полимеризации загружали отмеренные количества углеводородного раство-

рителя (гептана), алюминийорганического сокатализатора (триэтилалюминия 

или триизобутилалюминия) и титанмагниевого катализатора в виде суспен-

зии. После этого включали подачу этилена и доводили его давление в реак-

торе полимеризации до постоянного заданного уровня (0,5÷4,0 атм). Реакцию 

полимеризации проводили в течение 3-18 часов при неизменной температу-

ре, величина которой варьировалась в диапазоне от 45 до 70 0С. Тепло, выде-

ляющееся в процессе реакции, отводили с помощью хладагента, подаваемого 

в рубашку реактора, а постоянство давления обеспечивали подпиткой реак-

тора свежим этиленом. После завершения реакции полимеризации суспензию 

порошка СВМПЭ с концентрацией 0,3-0,4 кг/л перегружали самотеком в 

сборник суспензии и подавали с помощью насоса на центрифугирование. На 

центрифуге происходил отжим порошка СВМПЭ от гептана. Отжатый гептан 

(маточник) поступал на регенерацию, а влажный СВМПЭ собирался вначале 

в бункере, а затем подавался на операцию сушки. Сушку влажного полимера 

проводили в роторной вакуумной сушилке при 60-80 0С. Сухой порошок пе-

регружали в бункер и затаривали в мешки. 

Основными техническими показателями синтезированного СВМПЭ 

являются: характеристическая вязкость (молекулярная масса), размер частиц 

и насыпная плотность порошка. С целью оценки влияния условий синтеза, а 

также технических и других свойств реакторных порошков на их способ-

ность к переработке в высокопрочную нить в ООО «Научно-

исследовательская организация «Сибур-Томскнефтехим» был наработан ряд 
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партий СВМПЭ, полученных с использованием различных модификаций НШ 

и ТС-катализаторов и режимов полимеризации этилена. 

 

 
Рисунок 2.3. Принципиальная технологическая схема установки синтеза 
СВМПЭ 

 

2.1.3. Гели 

Гели образуются при охлаждении растворов СВМПЭ ниже температу-

ры кристаллизации полимера. При этом способы приготовления гелей из рас-

творов СВМПЭ в различных растворителях несколько отличаются друг от 

друга. 

2.1.3.1. Гели СВМПЭ на основе вазелинового медицинского масла 

Вазелиновое медицинское масло, выпускаемое отечественной про-

мышленностью по ГОСТ 3164-78, это смесь предельных углеводородов па-

рафинового и нафтенового типов, получаемая сернокислотной очисткой ва-

куум-дистиллятных нефтяных фракций с последующей обработкой отбели-
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вающими землями. Нетоксично, не содержит непредельных и серосодержа-

щих соединений. Некоторые технические показатели вазелинового масла 

приведены в таблице 2.1. 

Таблица 2.1  Свойства вазелинового медицинского масла 

№ п/п Наименование показателя Значение показателя 
1. Плотность при 20 0С, кг/м3 850-860 

2. Температура застывания, 0С не выше -8 

3. Температура начала кипения, 0С не ниже 360 

4. Температура воспламенения, 0С 290 

5. Температура самовоспламенения, 0С 337 

6. Температура вспышки в открытом тигле, 0С 223 

7. Температура вспышки в закрытом тигле, 0С не ниже 185 

8. Нижний предел воспламенения, % 1,2 

9. Кинематическая вязкость при 50 0С, м2/с (2,8-3,6).10-5 

10. Динамическая вязкость при 50 0С, Па.с (24-31).10-3 

11. Зольность, %масс. не более 0,005 
 

Начальной стадией получения геля на основе вазелинового масла явля-

ется приготовление гомогенного прядильного раствора, концентрацию кото-

рого варьировали в данной работе от 0,025 до 5,0 % (масс). Растворение 

СВМПЭ с величиной молекулярной массы от 1,5.106 до 6,2.106 г/моль прово-

дили в условиях лабораторной установки [95], в состав которой входит ци-

линдрическая колба из термостойкого стекла, помещенное в колбу переме-

шивающее устройство и термостат, заполненный силиконовым маслом. Кол-

бу с суспензией порошка в масле помещали в термостат с температурой 80 0С 

и нагревали при перемешивании до 175 0С со скоростью около 3 0С/мин. 

Систему выдерживали при 175 0С в течение 30 минут, затем выключали ме-

шалку и после 15-минутного термостатирования выливали горячий раствор 

из колбы в чашку Петри. В результате охлаждения раствор переходил в со-

стояние геля. 
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Для предотвращения термоокислительной деструкции полимера над 

перемешиваемой системой поддерживали слабый ток инертного газа (азота), 

а в исходную суспензию добавляли антиоксидант – фенол-2,2-метил-бис-(4-

метил-6-трет-бутилфенол)n-фенил-β-нафтиламин, количество которого со-

ставляло 5 % от массы полимера. О гомогенности раствора судили по отсут-

ствию в пленке геля недорастворенных полимерных включений (так назы-

ваемых геликов), которые хорошо различимы при 25-кратном увеличении 

под оптическим микроскопом МБС-1. 

В ряде случаев гели СВМПЭ в вазелиновом масле получали также ох-

лаждением прядильного раствора, изымаемого из околофильерного про-

странства установки формования нити.   

2.1.3.2. гели СВМПЭ на основе декалина 

Декалин (декагидронафталин), некоторые технические свойства кото-

рого представлены в таблице 2.2, содержит 60 % цис-изомера и 40 % транс-

изомера. 

Таблица 2.2  Свойства декалина 

№ 
п/п Наименование показателя Значение показателя 

цис-декалин транс-декалин 
1. Плотность при 20 0С, кг/м3 896,5 869,9 

2. Температура плавления, 0С -43,01 -30,4 

3. Температура кипения, 0С 195,65 187,25 

4. Коэффициент рефракции при 20 0С 1,4810 1,4695 

5. Динамическая вязкость при 25 0С, Па.с 2,901.10-3 1,956.10-3 

6. Температура самовоспламенения, 0С 250 

7. Температура вспышки в закрытом тиг-

ле, 0С 
58 

8. Концентрационные пределы взрывае-

мости, % 
0,7-4,9 

9. Предельно допустимая концентрация, 

мг/м3 100 
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Гели на основе декалина готовили по той же методике и на той же ус-

тановке, что и гели СВМПЭ в вазелиновом масле. Для получения раствора 

суспензию  порошка  СВМПЭ в декалине с концентрацией полимера от 0,1 

до 2,5 % (масс.) нагревали при перемешивании от 70 до 145 0С со скоростью 

~ 3 0С/мин и выдерживали при конечной температуре в течение 30 минут. 

После выключения мешалки и 15-минутного термостатирования при 145 0С 

полученный раствор выливали в чашку Петри. Чашку накрывали стеклом во 

избежание интенсивного испарения растворителя. При охлаждении раствор 

переходил в состояние геля. Приготовленные образцы хранили в герметично 

закрытом сосуде над слоем декалина для предотвращения высыхания геля. 

2.1.3.3. Гели СВМПЭ на основе п-ксилола 

Некоторые технические показатели п-ксилола (1,4 диметилбензола) 

указаны в таблице 2.3. 

Таблица 2.3  Свойства п-ксилола 

№ 
п/п Наименование показателя Значение  

показателя 
1. Плотность при 20 0С, кг/м3 861,1 

2. Температура плавления, 0С 13,26 

3. Температура кипения, 0С 138,35 

4. Температура самовоспламенения, 0С 553 

5. Температура вспышки в закрытом тигле, 0С 29 

6. Концентрационные пределы взрываемости, % 3,0-7,6 

7. Предельно допустимая концентрация, мг/м3 50 

 

Для приготовления раствора навеску порошка СВМПЭ и навеску анти-

оксиданта помещали в колбу с п-ксилолом. Суспензию порошка в п-ксилоле 

с концентрацией полимера от 0,1 до 2,5 % нагревали при перемешивании 

вначале до 80, а затем до 115 0С. Скорость нагрева до 80 0С составляло около 

5 0С/мин, а от 80 до 115 0С ~ 1 0С/мин. Ток инертного газа над перемешивае-

мой системой при этом отсутствовал. После завершения нагрева систему вы-
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держивали при 115 0С в течение 30 минут с включенной мешалкой и 15 ми-

нут без перемешивания. Полученный раствор выливали в чашку Петри и ох-

лаждали. Приготовленные образцы геля хранили в герметично закрытом со-

суде над слоем п-ксилола. 

2.1.4. Ксерогели 

Процесс получения ксерогеля сводится к удалению растворителя из ге-

ля и высушиванию образца. Для частичного удаления нелетучего вазелино-

вого масла гель, приготовленный в виде пленки, несколько раз отжимали 

вручную между слоями фильтровальной бумаги. Это делалось для того, что-

бы избежать вторичной кристаллизации полимера, которая происходит во 

времени при хранении геля [95]. Для получения полностью отмытой от рас-

творителя ксерогельной пленки толщиной около 200 мкм отжатый от вазели-

нового масла гель подвергали 5-кратной промывке гексаном или гептаном 

при 60 0С, а затем сушили при комнатной температуре. При использовании в 

качестве растворителя СВМПЭ декалина или п-ксилола ксерогель готовили 

путем высушивания геля на воздухе при 70 0С. 

2.1.5. Нить из сверхвысокомолекулярного полиэтилена 

Процесс получения нити из СВМПЭ, реализованный в данной работе, 

включает следующие технологические операции: 

1. Приготовление суспензии порошка СВМПЭ в растворителе полимера 

(вазелиновом масле). 

2. Приготовление прядильного раствора полимера. 

3. Формование гель-нити. 

4. Предварительное вытягивание гель-нити. 

5. Ориентационное термовытягивание гель-нити. 

6. Отмывку ориентированной гель-нити от растворителя с помощью экс-

трагента и сушку нити. 

7. Дополнительное ориентационное термовытягивание сухой нити. 

Все стадии указанного процесса проводили в условиях смонтирован-

ной во ФГУП «ВНИИСВ» экспериментальной линии. При этом стадии при-
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готовления суспензии и прядильного раствора полимера, а также формования 

и предварительного вытягивания гель-нити были объединены в рамках одно-

го агрегата. 

2.1.5.1. Формование и предварительное вытягивание гель-нити 

Схема агрегата формования и предварительного вытягивания гель-нити 

показана на рисунке 2.4. Агрегат состоит из суспензатора, расходной емко-

сти, двухшнекового экструдера, аппарата растворения, формовочного блока, 

ванны охлаждения струй прядильного раствора, приемных семивальцев, ван-

ны предварительного вытягивания, тянущих семивальцев и контейнера для 

укладки нити. Предусмотрена следующая последовательность технологиче-

ских операций: отмеренный объем растворителя (вазелинового медицинского 

масла) и навеску порошка СВМПЭ загружали в аппарат приготовления сус-

пензии с вращающейся лопастной мешалкой. Массовую концентрацию 

СВМПЭ в суспензии поддерживали постоянной, равной 3 %. В некоторых 

экспериментах величину концентрации полимера изменяли от 2,5 до 5 %. 

Образовавшуюся суспензию дегазировали при пониженном давлении (0,05-

0,07 атм) в течение 40-60 минут, а затем (после сброса вакуума) передавлива-

ли давлением азота (~ 1,2 атм) через открытый вентиль в расходную емкость 

с мешалкой, внутри которой поддерживалась инертная атмосфера. Из рас-

ходной емкости суспензия самотеком поступала в нагретый до 170-175 0С 

двухшнековый экструдер, в котором частицы ПЭ порошка вначале плавились 

(переходили в состояние эмульсии), а затем, постепенно набухая и увеличи-

ваясь в размерах, сливались между собой, образуя систему с неравновесной 

концентрацией полимера. За счет развиваемого экструдером давления (10-12 

атм) образовавшаяся неравновесная система перемещалась в аппарат приго-

товления гомогенного прядильного раствора, характерной приндалженостью 

которого является высокоэффективное перемешивающее устройство. Выхо-

дящий из аппарата раствор поступал в формовочный блок, снабженный ше-

стью комплектами шестеренных дозирующих насосов (НШ-1,2), фильтров и 

фильер с 48-ю отверстиями каждая. Использовали фильеры с диаметром от-



На
уч
на
я б
иб
ли
от
ек
а Т
вГ
У

 89 

верстий d = 0,5 мм и отношением длины цилиндрических каналов фильеры к 

диаметру отверстий, равным 5. Скорость истечения прядильных струй из от-

верстий фильеры (Vи) рассчитывали по формуле   

                                 Vи  =  qн • ω / (n • S),                                                (2.1) 

где qн – производительность шестеренного дозирующего насоса; ω – угловая 

скорость вращения шестерен насоса; n – число отверстий в фильере; S = πd2/4 

– площадь отверстия фильеры. При принятых в данной работе неизменных 

значениях qн = 1,2 см3/об; ω = 22,5 об/мин; n = 48; S = 0,0019625 см2 величина 

Vи = 2,867 м/мин. 

 
Рисунок 2.4. Схема агрегата формования и предварительного вытягивания 
гель-нити 
1 – суспензатор; 2 – расходная емкость; 3 – двухшнековый экструдер; 4 – го-
могенизатор; 5 – формовочный блок; 6 – ванна охлаждения; 7  - приемные 
семивальцы; 8 – ванна предварительного вытягивания; 9 – тянущие семи-
вальцы; 10 – промежуточные контейнеры. 
 

 

Истекающие из отверстий фильер прядильные струи, нагретые до 170-

175 0С, подвергались вначале фильерному вытягиванию, а затем попадали в 
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ванну с термостатированным при 40-45 0С вазелиновым маслом, где в ре-

зультате резкого охлаждения претерпевали фазовый распад и переходили в 

состояние геля. Кратность фильерного вытягивания (λ ф) прядильных струй, 

величина которой варьировалась в диапазоне значений от 1,5 до 2,1, опреде-

ляли из отношения  

                                   λф = Vпр / Vи ,                                                         (2.2) 

где Vпр –линейная скорость приемных семивальцев агрегата. 

Шесть сформованных нитей, выходящих из ванны охлаждения, объе-

диняли друг с другом и непрерывно подавали в виде 288-филаментной ком-

плексной гель-нити на операцию предварительного вытягивания, которую 

проводили в проточной ванне, заполненной жидким теплоносителем, термо-

статированным при 72-75 0С. Функцию теплоносителя выполнял раствори-

тель СВМПЭ – вазелиновое масло. При этом ванна предварительного вытя-

гивания, снабженная термостатом и контуром циркуляции теплоносителя, не 

содержала каких-либо нитенаправляющих устройств, что исключало трение 

геля о горячие поверхности и позволяло избежать механических поврежде-

ний сформованной нити, имеющей низкие механические показатели. Крат-

ность предварительного вытягивания (λ пр) поддерживали на уровне 3,0-3,1 и 

задавали отношением линейных скоростей вращения тянущих и приемных 

семивальцев 

                                    λпр = Vm / Vпр ,                                                       (2.3) 

где Vm – линейная скорость тянущих семивальцев агрегата. 

Гель-нить, прошедшая стадию предварительного вытягивания, само-

произвольно (под действием собственной силы тяжести) принималась в про-

межуточный контейнер, вращение которого способствовало равномерности 

ее укладки. 

Использование промежуточных контейнеров, означающее обрыв тех-

нологического процесса, было вызвано практической необходимостью. Дело 

в том, что скорость движения нити на выходе из ванны предварительного 

вытягивания достаточно высокая (12,9-18,7 м/мин) и ее рост в ходе дальней-
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шего многократного вытягивания взывает унос заполняющего ванны вазели-

нового масла. Во избежание этого явления скорость гель-нити, поступающей 

из контейнера на операцию последующего ориентационного термовытягива-

ния, не превышала обычно 1,0 м/мин. Снижение скорости компенсировали 

увеличением числа одновременно вытягиваемых нитей. 

Необходимо отметить, что уложенная в контейнер гель-нить представ-

ляла собой неравновесную, склонную к усадке систему. Для перехода в рав-

новесное состояние (завершения процесса усадки) нить перед поступлением 

на операцию ориентационного термовытягивания выдерживали в контейнере 

при комнатной температуре в течение не менее 10-ти часов. Описание спосо-

ба определения величины усадки гель-нити в контейнере приведено в разде-

ле 2.2.5. 

2.1.5.2. Ориентационное термовытягивание гель-нити 

В состав агрегата ориентационного термовытягивания, схема которого 

показана на рисунке 2.5, входят: шпулярник, 1-ые (приемные), 2-ые (проме-

жуточные) и 3-и (выходные) семивальцы с возрастающей по ходу движения 

нити скоростью вращения валков, две ванны с термостатированным теплоно-

сителем (вазелиновым маслом) и многоместная приемно-намоточная маши-

на. Гель-нити из установленных на шпулярнике контейнеров последователь-

но проходили систему семивальцев, две расположенные между ними ванны, 

а затем крестообразно наматывались на технологические патроны приемно-

намоточной машины. Использование не одной, а двух ванн, конструкция ко-

торых такая же как у ванны предварительного вытягивания, обеспечивало 

проведение процесса ориентационного термовытягивания гель-нити не в од-

ну, а в две стадии. Температуру, кратность вытягивания и среднюю скорость 

деформации нити можно было подбирать (корректировать) для каждой ста-

дии по специально разработанной методике. Это позволяло оптимизировать 

процесс в целом и получать в стабильном режиме ориентированные нити с 

высокими или же соответствующими условиям эксперимента упруго-

прочностными показателями. 
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Рисунок 2.5. Схема агрегата ориентационного термовытягивания гель-нити. 
1 – шпулярник; 2 – приемные семивальцы; 3 – первая ванна термовытягива-
ния; 4 – промежуточные семивальцы; 5 – вторая ванна термовытягивания; 6 – 
выходные семивальцы; 7 – приемно-намоточная машина. 

 

Кратности вытягивания (λ1, λ2) и средние скорости деформации (έ1, έ2) 

гель-нити на 1-ой и 2-ой стадиях процесса задавали изменением скоростей 

вращения семивальцев 

λ1 = V2 / V1,                                                                 (2.4) 

λ2 = V3 / V2,                                                                 (2.5) 

έ1 = (V2 – V1) / L1,                                                       (2.6) 

έ2 = (V3 – V2) / L2,                                                       (2.7) 

где V1, V2, V3 – линейные скорости вращения 1-ых, 2-ых и 3-их семивальцев, 

м/с; L1, L2 – длина 1-ой и 2-ой ванн ориентационного термовытягивания (L1 = 

L2 = 3 м). 

Выбор конкретных кинематических параметров термовытягивания, а 

также значений температуры на 1-ой и 2-ой стадиях процесса проводили в 

следующей последовательности. Из заданного априори отношения средних 

скоростей деформации (έ2 / έ1) = 0,8 + 0,05, которое должно иметь, согласно 

рекомендации [320], величину меньше 1, рассчитывали приведенную крат-

ность ориентационного вытягивания гель-нити 

                    α = (λ(1-2) – 1) / (λ1 – 1) = (έ2 / έ1) + 1.                                    (2.8) 

(έ2 / έ1), α, а также λ(1-2) использовали для определения кратностей вытя-

гивания на 1-ой и 2-ой стадиях процесса 

                                     λ(1-2) – 1 
                            λ1 = _____________ + 1 ,                                                       (2.9) 
                                          α 
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                                      (έ2 / έ1) 
                      λ2 = _______________________ + 1.                                               (2.10) 
                               1 + α / (λ(1-2) – 1) 
 

С целью нахождения оптимальных значений λ 1 и λ 2 общую кратность 

вытягивания нити на 1-ой и 2-ой стадиях λ(1-2) = λ1 • λ2 варьировали  в диапа-

зоне от 5 до 25 с шагом, равным 5. По мере роста λ (1-2) значения λ1 и λ2 увели-

чивались. В то же время средние скорости деформации нити 

έ1 = (V0 / L1) • (λ1 – 1) ,                                             (2.11) 

έ2 = (V0 / L2) • λ1 (λ2 – 1)                                          (2.12) 

поддерживали для различных значений λ 1 и λ 2 на постоянном уровне: έ1 = 

0,04 с-1; έ2 = 0,032 с-1; έ2 / έ1 = 0,8. Это достигалось за счет изменения V0 – ско-

рости подачи гель-нити из контейнера на 1-ые семивальцы агрегата термовы-

тягивания. Каждому значению  λ 1, отвечающему величине λ (1-2) от 5 до 25, 

соответствовала своя, отличающаяся от других скорость подачи гель-нити из 

контейнера 

                                                          L1 • έ1 
                                     V0 = __________ .                                                     (2.13) 
                                              (λ1 – 1) 
 

Рассчитанные по формулам (2.8-2.13) значения технологических пара-

метров V0; λ1; λ2; έ1; έ2, отвечающие λ (1-2) = 5; 10; 15; 20; 25, последовательно 

реализовали в условиях агрегата термовытягивания. Температуру вазелино-

вого масла в 1-ой и 2-ой ваннах термовытягивания подбирали при этом та-

кой, чтобы действующее на нить растягивающее усилие было на 10-15 % 

ниже, чем предельно допустимое (разрывное). Реальные значения Т1 изменя-

лись от 114 до 120 0С, а Т2 от 127 до 131 0С. Величину λ(1-2), при которой нить 

не обрывалась, а ее механические показатели оказывались наиболее высоки-

ми, использовали для последующей тонкой корректировки  технологических 

параметров, осуществляемой с шагом по λ (1-2) = 1. В итоге находили такую 

величину λ(1-2) и отвечающие ей значения параметров V0; λ1; λ2; έ1; έ2; Т1; Т2, 

при которых прочностные показатели ориентированной нити, сформованной 
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из той или иной партии СВМПЭ, достигали максимального в условиях 2-

стадийного термовытягивания уровня. 

Следует отметить, что на основании накопленного опыта исследуемый 

интервал λ (1-2) как правило существенно сужался. Это позволяло определять 

оптимальные значения технологических параметров процесса 2-стадийного 

термовытягивания гель-нити за 4-6 последовательных приближений. 

Вытянутую гель-нить, крестообразно намотанную на перфорированные 

технологические патроны, подвергали 6-кратной отмывке от вазелинового 

масла с помощью экстракционного бензина и направляли после сушки на 

операцию дополнительного ориентационного термовытягивания. Остаточное 

содержание масла в сухой нити не превышало при этом 0,5 %. 

2.1.5.3. Дополнительное ориентационное термовытягивание сухой нити 

Присутствие или отсутствие в нити растворителя существенно влияет 

на ее способность к термовытягиванию. Наличие растворителя, контакти-

рующего с жидким теплоносителем, обеспечивает быстрый и равномерный 

прогрев поперечного сечения комплексной нити. Благодаря этому появляется 

возможность вытягивать гель-нити высокой линейной плотности, состоящие 

из большого числа филаментов, что весьма положительно сказывается на 

экономических показателях производства. В то же время вытянуть мокрые 

гель-нити до кратностей растяжения, присущих сухим ксерогельным волок-

нам, как правило, не удается.  Препятствие в том, что нагревание гель-нити 

до температуры,  обеспечивающей продолжение процесса вытягивания (Т > 

133 0С), сопровождается началом растворения СВМПЭ в вазелиновом масле 

и, как следствие, быстрым капиллярным обрывом нити. Рост температуры, 

обеспечивающий поддержание сегментальной подвижности макромолекул 

на уровне достаточном для дальнейшего развития деформации, возможен 

лишь при использовании сухой, отмытой от растворителя нити. В этом слу-

чае температура растяжения может быть увеличена до 145-150 0С, что позво-

ляет подвергнуть сухую нить дополнительному (2÷3) -кратному термовытя-

гиванию и увеличить ее упруго-прочностные показатели. 
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Дополнительное ориентационное термовытягивание сухой нити прово-

дили в условиях экспериментального агрегата, схема которого показана на 

рис. 2.6. Сухие нити сматывались с установленных на шпулярнике бобин и 

последовательно проходили систему приемных, промежуточных и выходных 

семивальцев, две расположенные между ними термокамеры с горячей воз-

душной атмосферой, а затем принимались на патроны приемно-намоточной 

машины. 

 
Рисунок 2.6. Схема агрегата дополнительного ориентационного вытягивания 
ПЭ нити 
1 – шпулярник; 2 – приёмные семивальцы; 3 – первая термокамера; 4 – про-
межуточные семивальцы; 5 – вторая термокамера; 6 – выходные семивальцы; 
7 – приемно-намоточная машина. 

 

Термокамеры агрегата были снабжены встроенными калориферами для 

подогрева воздуха, которые обеспечивали его регулируемый нагрев от 130 до 

150 0С. Воздушный поток внутри термокамер был направлен перпендикуляр-

но вектору движения нити. Скорость потока составляла ~ 5 м/мин. Процесс 

осуществляли с использованием одной или двух термокамер, варьируя крат-

ность дополнительного вытягивания в диапазоне от 1,3 до 2,8. Температуру 

воздуха в 1-ой термокамере направленно изменяли от 134 до 138 0С, а во 2-ой 

от 144 до 148 0С. Отклонение температуры от заданного значения не превы-

шало при этом + 1 0С. Среднюю скорость деформации нити поддерживали на 

уровне 0,03 с-1. 

Общая кратность растяжения нити (λ) на стадиях п редварительного, 

ориентационного и дополнительного термовытягивания достигала 90 

                             λ = λпр • λ1 • λ2 • λ3 • λ4 ,                                             (2.14) 

где λ3 • λ4 – кратности вытягивания сухой нити в двух последовательно рас-

положенных термокамерах. 
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2.1.5.4. Одностадийное термовытягивание гель-нити 

В серии экспериментов, направленных на изучение механического по-

ведения гель-нити при одноосном растяжении, процесс термовытягивания 

осуществляли в условиях лабораторного стенда. Гель-нить, поступающую из 

контейнера, вытягивали в ванне с вазелиновым маслом за счет различных 

скоростей вращения приемных и тянущих галет и принимали на патрон на-

моточного устройства. Температуру масла в ванне, длина которой составляла 

1 метр,  регулировали  с  помощью термостата в интервале значений от 100 

до 125 0С.  Отклонение  температуры  от  заданного  значения не превышало 

+ 0,5 0С. Среднюю скорость деформации гель-нити поддерживали неизмен-

ной (0,032 с-1), а кратность вытягивания варьировали в диапазоне от 5 до 31. 

При этом в каждом эксперименте измеряли величину действующей на нить 

растягивающей силы (раздел 2.2.3.3). 

 

2.2. Методы исследования 

2.2.1. Физико-химические методы исследования 

Анализ строения реакторных порошков, растворов, гелей и ксерогелей 

СВМПЭ, а также образцов волокна с различной кратностью ориентационно-

го вытягивания был выполнен с привлечением методов низкочастотной спек-

троскопии комбинационного рассеяния, Фурье ИК спектроскопии, больше- и 

малоугловой рентгеновской дифракции, дифференциальной сканирующей 

калориметрии, ядерного магнитного резонанса широких линий, сканирую-

щей электронной микроскопии и ротационной вискозиметрии. Подразумева-

лось, что разнообразие привлеченных физико-химических методов исследо-

вания будет способствовать повышению надежности полученных в работе 

результатов. 

2.2.1.1. Низкочастотная спектроскопия комбинационного рассеяния (КР) 

При комбинационном (рамановском) рассеянии свет, обмениваясь 

энергией с образцом полимера, изменяет свою частоту [350]. Процесс комби-

национного рассеяния складывается из двух связанных между собой актов – 
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поглощения молекулой полимера первичного фотона с энергией hν и испус-

кания фотона с энергией h(ν – νi) или h(ν + νi). В результате в рассеянном све-

те появляется стоксовая линия с частотой (ν – νi) и антистоксовая линия с 

частотой (ν + νi). Преобразование первичного светового потока сопровожда-

ется переходом рассеивающих молекул на другие колебательные уровни 

энергии, причем частоты новых линий в спектре рассеяния являются комби-

нациями частоты падающего света и частот колебательных переходов моле-

кул. Это позволяет определять для различных полимерных молекул прису-

щие им собственные частоты колебаний, проявляющиеся в спектре КР. Бла-

годаря применению лазеров в качестве источников возбуждающего света 

круг задач и количество полимерных объектов, доступных для исследования 

методом КР спектроскопии, постоянно увеличивается [351]. 

Широкие возможности в изучении молекулярной и надмолекулярной 

структуры линейных полимеров открывает метод КР спектроскопии в облас-

ти длинноволновых акустических колебаний. Метод основан на том, что в 

полиэтилене и некоторых других аморфно-кристаллических полимерах на 

выпрямленных отрезках цепей как на упругих стрежнях возникают (генери-

руются) акустические колебания – продольные акустические моды (ПАМ), 

которые проявляются в спектре КР в области частот, лежащей ниже диапазо-

на колебаний функциональных групп (< 100 см-1) [352-358]. Образно про-

дольные колебания (моды) подобны растяжению-сжатию мехов аккордеона, 

то есть поперечное движение в них полностью отсутствует. Линейность по-

лимерной цепи является главным условием распространения колебаний 

вдоль макромолекулы, поскольку в точках нарушения регулярности цепи 

вместо продольных акустических мод возникают нормальные к оси цепи ко-

лебания, в которые «перетекает» колебательная энергия. Таким образом низ-

кочастотная (длинноволновая) спектроскопия КР позволяет наблюдать толь-

ко выпрямленные сегменты длиной от «дефекта» до «дефекта», которыми 

могут быть концы макромолекул, гош-изомеры и некоторые другие наруше-

ния регулярности цепи. Необходимо отметить, что выпрямленные сегменты 
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цепей (ВСЦ), расположенные в аморфных и кристаллических областях по-

лимера вносят одинаковый вклад в полосу ПАМ спектра КР, то есть метод 

чувствителен к любым ВСЦ в полимере, независимо от их роли в надмолеку-

лярной структуре [359]. 

В настоящей работе низкочастотные спектры КР реакторных порош-

ков, гелей, ксерогелей и образцов волокна с различной кратностью ориента-

ционного вытягивания записывали с помощью спектрометра Spex 1401, 

снабженного Не-Ne лазером мощностью в красной линии ~ 60 мВт и трой-

ным монохроматором, а также с помощью спектрометра DJLOR XY 800, 

снабженного лазером NdYO4 мощностью 100 мВт. Спектры ориентирован-

ных волокон записывали в геометрии рассеяния под углом 900 с использова-

нием ХХ поляризации и осью волокна коллинеарной направлению Х. Абсо-

лютная величина полезного сигнала лежала в пределах 100-500 фотонов в се-

кунду. Измерения проводили в спектральном диапазоне от 5 до 60 см-1. 

Спектр каждого образца сканировался 3-4 раза с шагом по частоте 0,25 см-1; 

затем интенсивность рассеяния на каждой частоте усреднялась с помощью 

цифровой системы накопления. 

Длина ВСЦ между дефектами – L и частота ПАМ в спектре - νL связа-

ны между собой следующим соотношением [360] 

                                L = (2с νL)-1 х (Е/ρ)1/2 ,                                           (2.15) 

где с – скорость света, Е – модуль Юнга выпрямленной цепи, ρ – плотность 

кристаллической фазы полимера. 

Согласно уравнению (2.15) каждому ВСЦ определенной протяженно-

сти соответствует своя характерная частота. При этом форма полосы ПАМ в 

спектре КР отражает интенсивность рассеяния света на ВСЦ различной дли-

ны или другими словами функцию их распределения по длинам F(L). В то же 

время из-за зависимости функции распределения F(L) не только от числа ко-

леблющихся ВСЦ, но также от эффективности рассеяния света и заселенно-

сти колебательных уровней, сам по себе спектр КР дает лишь слабое пред-

ставление о количественном соотношении ВСЦ различной длины в полиме-
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ре. Истинный вид среднечисловой функции F(L) рассчитывается на основе 

соотношения [361] 

                       F(L) ∞ [1 – exp (-hcν/kT)] ν2 I(ν),                                  (2.16а) 

учитывающего названные факторы нелинейности. Здесь h – постоянная 

Планка, k – постоянная Больцмана, Т – абсолютная температура, I(ν) - интен-

сивность КР. 

Выражение в квадратных скобках [1 – exp (-hcν/kT)]  характеризует 

больцмановское распределение заселенности энергетических (колебатель-

ных) уровней.  Таким образом, то или иное конкретное значение F(L) про-

порционально количеству ВСЦ длиной L в данном образце. 

Относительная массовая доля ВСЦ длиной L выражается функцией: 

                                   G(L) ∞ F(L) х L,                                                 (2.16b) 

каждое конкретное значение которой пропорционально массе всех ВСЦ дли-

ной L. 

Необходимо отметить, что рамановский сигнал вблизи центральной 

линии спектра является суммой интенсивностей релеевского рассеяния света 

на оптических неоднородностях, размеры которых значительно меньше дли-

ны волны возбуждающего света и полосы ПАМ. Для исключения вклада ре-

леевского рассеяния в регистрируемый спектр КР, фон спектра апроксимиро-

вался лоренцевым контуром. Разность между экспериментальным спектром и 

аппроксимирующей функцией Лоренца рассматривалась как эффективная 

(действительная) интенсивность I(ν) в уравнении (2.16) [359; 362]. 

2.2.1.2. Фурье ИК спектроскопия 

Метод Фурье ИК спектроскопии [363-365] был использован для опре-

деления кристаллической фазы в гелях СВМПЭ, а также изменения степени 

ориентации и относительного содержания поворотных изомеров в процессе 

ориентационного вытягивания гель-волокна. 

Образцы гелей для записи ИК спектров готовили, зажимая пленку геля 

между двумя окнами из КВr с алюминиевой прокладкой, обеспечивающей 

фиксированную толщину пленки – 20 мкм. 
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ИК спектры образцов волокна с различной кратностью вытягивания 

записывали в поляризованном свете на Фурье ИК спектрометре Equinox 55 

фирмы Bruker. Для получения спектров исследуемые волокна укладывали 

равномерным монослоем параллельно друг другу на рамке-держателе из 

плотного картона так, чтобы полностью перекрыть квадратное отверстие 

размерами 5х5 мм в рамке. Интенсивности выбранных аналитических полос 

поглощения в спектре определяли с помощью построения базовой линии. 

Метод построения базовой линии изложен в [366]. 

О конформационных перестройках в ориентированном волокне судили 

по изменению оптической плотности конформационно-чувствительных по-

лос поглощения в ИК спектре ПЭ (таблица 2.4), которые регистрировали на 

частотах 1350 (GG) и 1370 см-1 (GTG), отвечающих веерным колебаниям 

СН2-групп в аморфных областях полимера, а также на частотах 720 (Tm, m = 

2-7) и 730 см-1 (Tm, m > 7), соответствующих маятниковым колебания СН2-

групп в аморфно-кристаллических и кристаллических областях [181; 367].  

Таблица 2.4  Отнесение основных конформационно-чувствительных полос 

                       поглощения в ИК спектре полиэтилена [181] 

Частота, ν, см-1 Тип колебания Конформация Фаза 

720 γr (СН2) Tm (m = 2-7) Аморф. 

730 γr (СН2) Tm (m > 7) Крист. 

1350 γw (СН2) GG Аморф. 

1370 γw (СН2) GTG Аморф. 

1894 ν (СС) + γr (СН2) Tm (m > 7) Крист. 

 

Оптические плотности для конформационно-чувствительных полос по-

глощения 720, 730, 1350, 1370 см-1 рассчитывали по формуле [367] 

                                           DII + 2D⊥ 
                                   D = ______________ ,                                                   (2.17) 
                                                 3 
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где DII, D⊥ – оптические плотности при параллельной и перпендикулярной 

поляризации света относительно оси растяжения волокна. 

Во избежание влияния толщины образца величину оптической плотно-

сти относили к полосам стандарта D0 – 2850 см-1 для полос 720 и 730 см-1; 

1380 см-1 для полос 1350 и 1370 см-1. В связи с тем, что полоса поглощения 

720 см-1 состоит из аморфной и кристаллической составляющих, а полоса по-

глощения 730 см-1 характеризует транс-сегменты только в кристаллической 

фазе, оптическую плотность аморфной компоненты полосы 720 см-1 опреде-

ляли как разность между значениями оптических плотностей D720 и D730 [214] 

                                (DII720 – DII730) + 2(D⊥720 – D⊥730) 
                    D720 = ____________________________________________ .                        (2.18) 
                                                           3 
 

Степень молекулярной ориентации <cos2Θ> выпрямленных (Т) и свер-

нутых (GG, GTG) поворотных изомеров рассчитывали по величине ИК дих-

роизма R = DII / D⊥. Для маятниковых колебаний СН2-групп расчет осущест-

вляли по формуле 

                               <cos2Θ> = (2 – R) / (2 + R),                                     (2.19) 

а для веерных колебаний СН2-групп по формуле 

                                              <cos2Θ> = R / (2 + R),                                         (2.20) 

где Θ – угол между осью молекулярного сегмента и осью ориентации [181]. 

2.2.1.3. Рентгеновская дифракция 

Объектами рентгеноструктурного анализа служили образцы реактор-

ных порошков СВМПЭ, гелей, ксерогелей, а также волокна с различной 

кратностью ориентационного вытягивания. Порошки полимера прессовали 

при температуре близкой к температуре плавления в течение 5 минут под 

давлением 5.105 Па в изотропные пленки толщиной 17-25 мкм с последую-

щим закаливанием в водяной бане при комнатной температуре. Многофила-

ментное волокно (в том числе со структурой геля и ксерогеля) исследовали в 

виде набора из параллельных, примыкающих друг к другу филаментов. 
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Фоторентгенограммы образцов регистрировали на установке «Rigaku 

Rotaflex R-200» (Япония) с переменной геометрией, позволяющей произво-

дить съемку в больших и малых углах дифракции и снабженной генератором 

рентгеновского излучения мощностью 12 кВт с вращающимся анодом (излу-

чение СuKα, графитовый монохроматор на первичном пучке). В качестве 

системы регистрации использовали двухмерный позиционно-

чувствительный детектор «Bruker AG» (Германия). В ряде случаев испыта-

ния методом малоугловой дифракции проводили также на установке Инсти-

тута полимерных исследований (г. Дрезден, Германия), которая обладает вы-

сокой разрешающей способностью. Применение рентгеновского фотометода 

позволяет получить сведения о составе и совершенстве кристаллической фа-

зы, преимущественной ориентации кристаллитов, периодичности вдоль оси 

волокна, а также о пористости полимерного материала [368; 369]. 

Количественные характеристики полимерной структуры определяли с 

помощью отечественного автоматизированного рентгеновского дифракто-

метра ДРОН-3М (съемка в режиме на «прохождение», никелевый фильтр на 

первичном пучке). Использовали излучение СuKα (длина волны 0,154 нм). 

Измерения вели в интервале дифракционных углов 2Θ = 10-500. Для выявле-

ния слабых рефлексов запись спектров осуществляли поступенчато с боль-

шими временами накопления. Периодически для проверки правильности юс-

тировки гониометра проводили запись эталона (монокристалл пентаэритри-

та). Для определения значений межплоскостных расстояний dhkl, полученные  

от каждого образца дифрактограммы обрабатывали с помощью программы 

«Microcal Origin 6.0». Параметры элементарной кристаллографической ячей-

ки (a, b, c) определяли по рефлексам с индексами Миллера 200, 020 и 002, а 

поперечные (L110, L200, L020) и продольные (L002) размеры кристаллитов по по-

луширине пиков на экваториальных и меридиональных дифрактограммах 

                                  L = Kλ / (β cos Θ),                                                 (2.21) 

где К = 0,94; λ – длина волны излучения; β – полуширина пика в радианах; Θ 

– дифракционный (брэгговский) угол. 
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Для количественной оценки ориентации кристаллитов использовали 

фактор ориентации по Германсу [278] 

                                     1 
                              f = ____ (3 <cos2ϕ > – 1 ),                                           (2.22) 
                                     2 
 

здесь ϕ – угол отклонения оси решетки, лежащей в плоскости, определяемой 

миллеровским индексом 002, от оси ориентации. 

Степень кристалличности образцов определяли по экваториальным 

дифрактограммам при комнатной температуре. Сначала находили общую 

площадь аморфной и кристаллической составляющих за вычетом некоге-

рентного рассеяния. Затем измеряли сумму интегральных интенсивностей 

кристаллических рефлексов с индексами 110 и 200. Вклад кристаллических 

рефлексов с другими индексами незначителен и в расчетах не учитывался 

[36; 370]. После этого по разности общей и кристаллической составляющих 

находили площадь аморфного гало. Количественный фазовый анализ прово-

дили по методике Германса-Вейдингера [370]. Для образцов с различным со-

отношением площадей кристаллических рефлексов и аморфного рассеяния, 

снятых при одинаковых условиях, определяли значении их интегральных ин-

тенсивностей и строили зависимости интенсивности кристаллической фазы 

от интенсивности аморфной. Полученные графики имеют вид прямой линии. 

Если принять, что коэффициент рассеяния кристаллической составляющей 

по оси ординат равен единице, то коэффициенты рассеяния аморфных ком-

понентов можно определить по отрезкам, отсекаемым на оси абсцисс. Таким 

образом, котангенс угла наклона построенной прямой есть отношение долей 

рассеяния, отвечающих аморфной и кристаллической фазам. Зная коэффици-

енты рассеяния каждой фазы, можно рассчитать ее массовую долю 
                                                     kх Ix 
                                          х =   ____________                                                          (2.23) 
                                                     N 
                                                     ∑ ki Ii 
                                                     i=1 
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где х – массовая доля фазы в образце; Ix – интегральная интенсивность этой 

фазы; kх – относительный коэффициент рассеяния данной фазы; Ii - инте-

гральная интенсивность рассеяния i-й фазы; ki – относительный коэффициент 

рассеяния i-й фазы; N – число фаз в системе.   

2.2.1.4. Дифференциальная сканирующая калориметрия (ДСК) 

Метод ДСК использован для определения температуры и теплоты фа-

зовых превращений исследуемых образцов при плавлении и кристаллизации 

[371; 372]. Измерения проводили в среде азота с помощью дифференциаль-

ных сканирующих калориметров DSC-2 «Perkin Elmer», DSC-Diamond «Per-

kin Elmer» и DSC 200 «NETZSCH» при скорости нагревания-охлаждения 10 

К/мин. Во избежание влияния предыстории каждый образец использовали 

для измерений один раз. 

В случае испытаний реакторного порошка, геля и ксерогеля СВМПЭ 

навеску образца  массой 3-5 мг помещали в контейнер из листового алюми-

ния (толщина стенки 0,1 мм, диаметр ~ 6 мм, высота ~ 2 мм), который плотно 

закрывали специальной крышкой, а затем устанавливали в держатель образца 

прибора. Анализ образцов волокна с различной кратностью вытягивания 

проводили при их постоянной длине (в изометрических условиях), для чего 

применяли жесткий каркас из металлической пластины размерами 

4,0х2,0х0,5 мм с широкими пропилами по концам в виде двузубой вилки глу-

биной 0,5-1,0 мм. Нить наматывали вдоль пластины, а затем туго обматывали 

тонкой медной проволокой в поперечном направлении. Приготовленный об-

разец волокна массой 1-3 мг заворачивали в алюминиевую фольгу. Одну сто-

рону полученной упаковки уплотняли для лучшего контакта с держателем 

образца. 

По значениям измеренной энтальпии плавления ∆Н m рассчитывали 

степень кристалличности образца 

                                            ∆Нm 
                                             æ = _________ х 100,                                                 (2.24) 
                                                       ∆Но 
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где ∆Но = 293 Дж/г – величина теплоты плавления равновесного совершенно-

го монокристалла ПЭ, полученная путем экстраполяции значений теплот 

плавления н-парафинов на цепь бесконечной длины [62]. 

За среднюю температуру плавления образца принимали проекцию точ-

ки, соответствующей максимуму эндотермического пика плавления, на тем-

пературную ось термограммы ДСК. Температуру начала плавления опреде-

ляли по точке пересечения касательной к восходящей ветви кривой ДСК со 

шкалой температуры. 

2.2.1.5. Сканирующая электронная микроскопия 

Сканирующая электронная микроскопия обеспечивает получение изо-

бражения микроскопической области поверхности образца. Разрешение мик-

роскопа зависит, в основном, от диаметра пучка электронов, сканируемого по 

образцу, и площади участка поверхности, испускающей вторичные электро-

ны [373]. Микрофотографии поверхности образцов СВМПЭ (порошка, ксеро-

геля, волокна) были получены на раствором сканирующем электронном мик-

роскопе «Zeiss DSM 962» при рабочем увеличении до 20 000. Поскольку ПЭ 

не обладает электропроводностью исследуемые образцы покрывали предва-

рительно тонким (100-200 Å) слоем проводящего металла, в качестве которо-

го использовали золото. Полученные данные использовали для изучения 

морфологии образцов. 

2.2.1.6. Ядерный магнитный резонанс широких линий 

Для наблюдения за молекулярной подвижностью реакторных порош-

ков СВМПЭ был использован метод ЯМР широких линий. Измерения прово-

дили с помощью спектрометра, изготовленного в Физико-техническом ин-

ституте имени А.Ф. Иоффе РАН. Регистрировали резонанс протонов, услови-

ем возникновения которого является выполнение соотношения ν = (µ / Ih) • 

Н, где ν – частота радиополя; µ - магнитный момент ядра; I = 1/2 – спиновое 

число протона; h – постоянная Планка; Н – магнитное поле, в котором нахо-

дится протон [381]. Н складывается из внешнего строго однородного поля Но, 

одинакового для всех протонов, и дополнительного поля, созданного сосед-
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ними протонами, которое значительно меньше Но. Для разных ядер дополни-

тельные (внутренние) поля различны, причем статистически число ядер, для 

которых дополнительные поля имеют знаки (+) и (–), равно между собой. 

Вследствие этого спектр ЯМР оказывается симметрично размытым относи-

тельно Но. 

В нашем случае спектры ЯМР получали изменяя внешнее магнитное 

поле, оставляя частоту поглощаемой энергии постоянной, равной 30 МГц. 

Это достигалось с помощью системы развертки электромагнита, позволяю-

щей охватить весь диапазон резонансных значений полей. Развертку магнит-

ного поля осуществляли со скоростями 4 Гс/мин и 0,4 Гс/мин. Спектры реак-

торных порошков записывали в диапазоне температур от -50 0С до темпера-

туры отжига или плавления образца. 

На ширину и форму ЯМР спектра, но не на его общую площадь, кото-

рая постоянна, сильно влияет молекулярная подвижность полимера. Если в 

аморфно-кристаллическом образце СВМПЭ аморфные области или часть из 

них охвачены интенсивным среднемасштабным сегментальным движением 

отрезков макромолекул, характерным для высокоэластического состояния, то 

в спектре, наряду с широкой компонентной, связанной с жесткой решеткой 

кристаллов и/или застеклованными аморфными областями, будет присутст-

вовать узкая компонента, площадь которой пропорциональна массовой доле 

микрообластей, находящихся при данных внешних условиях в незастекло-

ванном (высокоэластическом) состоянии. Долю узкой компоненты (Сm), име-

нуемой «подвижной фракцией», находили из отношения соответствующих 

площадей спектра 

                            площадь узкой компоненты 
                Сm =  ________________________________________ .                                  (2.25) 
                              полная площадь спектра 
 

Для некоторых образцов строили зависимости Сm (Т) где Т – темпера-

тура.  
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2.2.1.7. Ротационная вискозиметрия 

Метод ротационной вискозиметрии был использован для изучения 

реологического поведения прядильных растворов СВМПЭ в установившемся 

и динамическом режимах сдвигового течения [374]. Объектом исследования 

служили полуразбавленные растворы СВМПЭ различной молекулярной мас-

сы, для приготовления которых были использованы гели, изъятые из около-

фильерного пространства экспериментальной установки формования гель-

нити. Образцы гелей в форме диска диаметром 20 и толщиной 1 мм помеща-

ли в рабочий узел типа плоскость-плоскость реометра RheoStress-1 (фирма 

Haake), который предварительно нагревали с помощью термостата до той 

или иной постоянной температуры, превышающей температуру плавления 

геля. В результате плавления гель переходил в состояние раствора. 

В режиме установившегося течения были получены кривые вязкости 

растворов. Каждому значению вязкости (η) на кривой вязкости соответствует 

в этом случае установившийся ламинарный режим течения, при котором на-

пряжение сдвига (τ) и скорость сдвига (γ) поддерживаются неизменными 

                                        η = τ / γ .                                                          (2.26) 

В динамическом режиме работы реометра анализируемый раствор под-

вергался воздействию осциллирующего напряжения при малых (1 %) ампли-

тудах деформирования. Изменение величины напряжения описывается сину-

соидальной функцией времени 

                                   τ  = τо sin (ωt),                                                      (2.27) 

где τо – амплитудное значение напряжения; t – время; ω = 2πf – угловая ско-

рость; f – частота колебаний в 1 с. 

Связь между напряжением и деформацией (S) выражается при этом в 

виде 

                                      τ  =  G*S,                                                           (2.28) 

где G* – комплексный модуль упругости, который может быть представлен 

как вектор с действительными и мнимыми осями (компонентами) 

                                             G* = G′ + iG′′                                                       (2.29) 
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Действительная часть комплексного модуля G′ = G* cos δ называется 

динамическим модулем или модулем накопления, а мнимая G′′ = G* sin δ – 

модулем потерь. δ – угол сдвига фаз между напряжением и деформацией, ко-

торый характеризуют обычно тангенсом угла механических потерь tg δ = 

G′′/G′. Согласно определению [378] G′ является мерой энергии, получаемой и 

отдаваемой элементарным объемом раствора за один период колебаний. G′′ 

служит мерой той части энергии, которая за один период колебаний необра-

тимо переходит в тепло (теряется). Из величины комплексного модуля мож-

но определить комплексную вязкость η* =  G*/ω, которая отражает общее со-

противление динамическому сдвигу. Ее также как и G* можно разложить на 

два компонента – запасенную (мнимую) вязкость η ′′ = G′/ω (упругий компо-

нент) и динамическую вязкость η′ = G′′/ω  (вязкий компонент). 

2.2.2. Определение свойств СВМПЭ 

2.2.2.1. Определение характеристической вязкости и молекулярной  

              массы СВМПЭ 

Молекулярную массу СВМПЭ определяли вискозиметрическим мето-

дом и рассчитывали по формуле [375] 

                                 Мv = 53700 • [η]1,49,                                               (2.30) 

где [η]  – характеристическая  вязкость  раствора  СВМПЭ в декалине при 

135 0С. 

Измерение характеристической вязкости проводили с помощью виско-

зиметра Убеллоде  (тип ВПЖ-1, диаметр капилляра 0,54 мм, объем 20-30 мл) 

по стандартной методике [127]. Вначале, непосредственно в вискозиметре, 

готовили 0,05 % раствор полимера. Для этого вносили в вискозиметр навеску 

порошка или нити и заливали туда же требуемое количество дегазированного 

при остаточном давлении 400 Па растворителя (декалина), к которому пред-

варительно был добавлен 1 % антиоксиданта (Ирганокс-900). Вискозиметр 

помещали в термостат, заполненный силиконовым маслом, включали подачу 

азота и перемешивали суспензию барботированием азота в течение 30 минут 
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без нагревания. Затем термостат с вискозиметром нагревали до 135 0С и вы-

держивали при температуре 135 0С в течение часа до полного растворения 

СВМПЭ. После этого прекращали подачу азота и проводили замер времени 

истечения раствора через капилляр. Значение характеристической вязкости 

рассчитывали по уравнению Соломона-Сьюта [363] 

                                    2 (ηуд. – ln ηотн.)0,5 
                         [η] = _________________________ ,                                             (2.31) 
                                               С 

 

где С – концентрация раствора; ηуд. = (τ – τо)/τо – удельная вязкость; ηотн. = τ/τо 

– относительная вязкость; τ – время истечения раствора; τо – время истечения 

растворителя. 

2.2.2.2. Определение насыпной плотности порошка СВМПЭ 

Насыпная плотность СВМПЭ характеризует соотношение между мас-

сой и объемом частиц полимерного порошка. С понижением насыпной плот-

ности количество растворителя, проникающего в поры порошка за счет сил 

капиллярного взаимодействия увеличивается, вследствие чего процессы на-

бухания и растворения частиц СВМПЭ интенсифицируются. 

Для определения насыпной плотности навеску порошка массой М = 50-

150 г загружали в мерный стакан объемом 500 мл. Измеряли объем (V) по-

рошка в стакане. Значение насыпной плотности находили из отношения 

                                       ρн = М / V .                                                       (2.32) 

2.2.3. Механические испытания волокна 

2.2.3.1. Определение фактической линейной плотности 

Фактическая линейная плотность m это косвенная характеристика 

толщины волокна. Единицей измерения m служит текс – масса 1 км волокна 

или нити в граммах [376]. Согласно [377] для определения m применяли: 

- стойку измерительную с прикрепленной к ней линейкой длиной 

1000 мм, позволяющей измерять длину отрезка с погрешностью + 1 

мм; 

- лезвие бритвы; 
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- пинцет; 

- весы 1 класса точности с пределом взвешивания 200 г и ценой деле-

ния 0,0001 г. 

Перед проведением испытаний образец нити выдерживали в конди-

ционированных условиях (температура 20 + 2 0С; влажность 65 + 4 %) не ме-

нее 10 часов [378]. С каждого объекта испытаний отматывали и отбрасывали 

не менее 10 м нити, после чего отбирали 20 отрезков нити длиной 1 м каж-

дый. Для получения отрезков длиной 1 м отрезки нитей заправляли в зажимы 

измерительной стойки при расстоянии между зажимами 1000 мм и предвари-

тельной нагрузке из расчета (5 + 1) мН/текс. Отрезки нити отрезали по грани 

зажимов измерительной стойки лезвием бритвы и свертывали в форме коль-

ца. Подготовленные таким образом отрезки дополнительно кондиционирова-

ли в течение не менее 2 часов, а затем взвешивали. При взвешивании отрезки 

нитей брали с помощью пинцета. Величину фактической линейной плотно-

сти m объекта испытаний определяли по формуле 

                                        1000 • ∑m 
                                 m = ______________ ,                                     (2.33) 
                                            l • n 

 

где ∑m – общая масса 20 отрезков нити, г;  l – длина  каждого отрезка, м (l = 1 

м); n – количество отрезков нити (n = 20); 1000 – переводной коэффициент. 

2.2.3.2. Определение фактической разрывной нагрузки, удельной  

              разрывной нагрузки, удлинения при разрыве и начального  

              модуля упругости 

Для измерения физико-механических характеристик нити использова-

ли разрывную машину «Инстрон 1122» с постоянной скоростью растяжения, 

обеспечивающую программное определение фактической разрывной нагруз-

ки, удельной разрывной нагрузки (прочности), удлинения при разрыве и на-

чального модуля упругости. Применяли следующие термины с соответст-

вующими определениями [379]: 
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- фактическая (абсолютная) разрывная нагрузка Р: максимальное уси-

лие, выдерживаемое нитью до разрыва; 

- удельная разрывная нагрузка (прочность): отношение фактической 

разрывной нагрузки к фактической линейной плотности нити 

                                             σр = Р / m                                                    (2.34) 

- удлинение при разрыве εр: удлинение, полученное к моменту окон-

чательного разрыва нити; 

- начальный модуль Е: модуль, численно равный напряжению, кото-

рое необходимо приложить к нити, чтобы удлинить ее на 1 % или на 

2 %. 

Размерность σр и Е выражали в cН/текс (гс/текс), что позволяет сопос-

тавлять упруго-прочностные показатели образцов нити с различным удель-

ным весом, значение которого изменяется с ростом кратности ориентацион-

ного вытягивания в широком диапазоне: от 0,85 до 0,97 г/см3. При необходи-

мости перевода значения σр и Е в кг/мм2 их величины, выраженные в 

сН/текс, следует умножить на удельный вес нити в г/см3 (кг/мм2 = сН/текс х 

г/см3). 

Перед проведением измерений образцы нити выдерживали в конди-

ционированных условиях [378] не менее 10 часов. В этих же условиях прово-

дили измерения. С каждого объекта испытаний отматывали и отбрасывали не 

менее 10 м нити, между испытаниями отматывали 1-3 м нити. Расстояние 

между зажимами разрывной машины устанавливали равным (150 + 1) мм, 

скорость перемещения нижнего подвижного зажима составляла 50 мм/мин. 

Все физико-механические показатели определяли методом разрыва одной 

нити. Количество разрывов для одного объекта испытаний равнялось 10. Раз-

рыв нити в зажимах и на расстоянии менее 5 мм от зажимов разрывной ма-

шины не учитывали. 

Для проведения испытаний отрезок нити заправляли в зажимы разрыв-

ной машины  при предварительной нагрузке, устанавливаемой из расчета (5 

+ 1) мН/текс. За окончательный результат испытаний по каждому из опреде-
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ляемых физико-механических показателей принимали среднее арифметиче-

ское значение 10 единичных испытаний по соответствующему показателю. 

Расчет среднего арифметического значения проводился по программе, вхо-

дящей в состав программного обеспечения разрывной машины. 

Следует отметить, что удельную разрывную нагрузку (прочность) и 

начальный модуль упругости необходимо рассматривать не только как важ-

ные технические характеристики, но и как физические показатели, отражаю-

щие степень упорядоченности полимерной системы. При этом высокий мо-

дуль упругости почти определенно является следствием сильно распрямлен-

ных цепей, ориентированных вдоль оси волокна. Он характеризует сопро-

тивление образца растяжению до относительно малых предразрывных де-

формаций и зависит, в основном, от общей организации структуры, а не от 

степени ее дефектности [380]. В отличие от модуля прочность обязательно 

ассоциируется с разрушением и проявляет высокую чувствительность к от-

сутствию гомогенности в образце, то есть к наличию микроучастков с «пло-

хой» молекулярной и надмолекулярной организацией. По этой причине связь 

прочности с молекулярным и надмолекулярным порядком намного сложнее, 

чем у модуля. В то же время именно высокопрочные волокна востребованы 

благодаря способности выдерживать высокие разрывные нагрузки. Если во-

локно не обладает достаточной прочностью на разрыв, то оно в качестве ар-

мирующего элемента композиционных материалов, как правило, не исполь-

зуется. В настоящей работе вопросам корреляции прочности с молекулярным 

и морфологическим порядком ориентированного волокна уделяется повы-

шенное внимание. 

2.2.3.3. Определение силы и напряжений, действующих на волокно  

             в процессе вытягивания 

Растягивающую нагрузку (силу), приложенную к нити в процессе вы-

тягивания, определяли с помощью калиброванного тензометра МТ-311, по-

грешность измерения которого не превышает + 1,5 %. По значениям растяги-

вающей нагрузки (F) рассчитывали действующие на нить напряжения: при-
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веденное (σо) и истинное (σи). Первое рассчитывается по отношению нагруз-

ки к линейной плотности (mо) исходного, поступающего на ориентационное 

вытягивание образца, второе учитывает снижение поперечных размеров об-

разца при растяжении и основывается на фактическом значении линейной 

плотности нити (m) 

                                     σо = F / mо,                                                          (2.35) 

                                      σи = F / m.                                                          (2.36) 

mо – постоянная в условиях опыта величина. m = mо / λ, где λ – факти-

ческая кратность вытягивания нити. Следовательно σо и F прямо пропорцио-

нальны, а σи = σо • λ. 

2.2.4. Определение высокоэластической и пластической составляющих  

           деформации вытянутого волокна 

При растяжении в полимерном каркасе гель-нити одновременно разви-

ваются высокоэластическая и пластическая деформации. Вследствие этого 

общая кратность ориентационного вытягивания нити (λ) включает в качестве 

сомножителей высокоэластическую (λе) и пластическую (λf) компоненты 

                                         λ = λе • λf .                                                      (2.37) 

Накопление λе обусловлено перераспределением поворотных изомеров 

цепи на ось растяжения  и обогащением конформационного состава макро-

молекул выпрямленными транс-изомерами. Развитие λf вызвано смещением 

центров тяжести макромолекул или их агрегатов относительно друг друга в 

результате либо взаимного проскальзывания (физического течения), либо 

молекулярных разрывов (химического течения). 

Разделение общей деформации на составляющие осуществляли обще-

принятым способом за счет релаксации (усадки) образцов нити с известной 

кратностью вытягивания [270; 273-276; 303]. В термостатированную ванну с 

горячим глицерином помещали исследуемый образец нити с неизменной от 

опыта к опыту длиной l, равной 1000 мм. Один конец помещенного в ванну 

отрезка нити при этом фиксировали, а другой слегка поддерживали с помо-
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щью пинцета так, чтобы образец находился в выпрямленном состоянии. По-

сле прогревания нити до температуры ванны, которое происходит в течение 

10-15 с, начинается упругая (энтропийная) усадка образца, обусловленная 

стремлением выпрямленных сегментов цепей вернуться в статистически рав-

новесное конформационное состояние. Полное сокращение длины нити пре-

кращается не более чем за 30 с. По завершении процесса усадки длина образ-

ца становится равной lf. Величину lf изъятого из ванны отрезка нити измеря-

ли с помощью металлической линейки, имеющей цену деления 1 мм. За 

окончательный результат принимали среднее арифметическое значение 5-ти 

единичных испытаний образцов с одинаковой фактической кратностью вытя-

гивания. Отклонение lf от среднего значения не превышало + 2 %. 

На основании измеренной величины lf и известного по условиям опыта 

значения фактической кратности втягивания нити λ рассчитывали вначале 

длину образца до вытягивания  

                                         lо = l / λ,                                                          (2.38) 

а затем кратности высокоэластической и пластической деформации 

                                                   λе = l / lf,                                                          (2.39) 

                                                   λf = lf / lо.                                                         (2.40) 

При разработке методики особое внимание уделяли выбору температу-

ры, обеспечивающей надежное разделение общей деформации на высокоэла-

стическую и пластическую составляющие. На рисунке 2.7. показана, в каче-

стве примера, зависимость величины усадки (S = [(l – lf) / l]  • 100) отрезка 

нити с λ = 17,8 от температуры опыта. 

Как видно, интенсивная усадка образца начинается со 125 0С и наблю-

дается в температурной области 125-145 0С, которая отвечает релаксацион-

ному α-переходу, заключающемуся в увеличении молекулярной подвижно-

сти цепей вследствие плавления кристаллической фазы ПЭ [381]. Полная 

усадка происходила при 140-145 0С. Увеличение температуры выше 145 0С 

на величину усадки не влияло. На основании полученных эксперименталь-

ных данных разделение общей деформации на высокоэластическую и пла-
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стическую компоненты проводили при 145 0С, что обеспечивало полную 

усадку длины образцов с различной кратностью вытягивания. Изменения 

формы образцов под действием сил поверхностного натяжения при этом не 

наблюдалось. 

 
Рисунок 2.7. Характер термической усадки ориентированной ПЭ нити 
(λ=17,8) в среде глицерина 

 

2.2.5. Определение усадки гель-волокна на промежуточных этапах  

           ориентационного вытягивания 

Ориентационное вытягивание гель-нити, сформованной из полуразбав-

ленного раствора СВМПЭ, проводили в проточных ваннах, заполненных 

термостатированным жидким теплоносителем, функцию которого выполнял 

растворитель полимера – вазелиновое медицинское масло [154]. Указанный 

подход обеспечивал эффективный теплообмен контактирующих систем и ис-

ключал трение гель-нити о горячие металлические поверхности, предотвра-

щая тем самым ее дефектизацию. Установлено, впрочем, что при высоких 
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кратностях вытягивания скорость движения нити становилась столь интен-

сивной, что вызывала унос заполняющей ванну жидкости. Чтобы избежать 

этого явления, именуемого насосным эффектом, процесс вытягивания разде-

ляли на два этапа. После первого предварительного этапа, кратность вытяги-

вания на котором не превышала 0,1 от общей, гель-нить самопроизвольно 

(под действием собственной силы тяжести) укладывали в контейнер, где 

происходила ее усадка. В течение 10-12 часов нить переходила в равновесное 

состояние, а затем медленно (со скоростью < 0,1 от скорости укладки нити в 

контейнер) подавалась на основной этап ориентационного вытягивания. 

Снижение скорости компенсировали увеличением числа одновременно вытя-

гиваемых нитей. 

При наличии усадки следует различать два значения кратности вытяги-

вания: номинальное (λном.) и фактическое (λ). Первое задается отношением 

линейных скоростей нити на поверхности питающих и тянущих семивальцев; 

второе учитывает усадку нити в контейнере 

                                  λ = λном. • (1 – ∆ε),                                                (2.41) 

где ∆ε = (l – ls)/l – величина усадки; l и ls – длина нити в контейнере до и по-

сле усадки, соответственно. 

Величина усадки зависит от многих переменных и может изменяться в 

широких пределах, поэтому для различных режимов получения нити соот-

ношения между номинальной и фактической кратностями вытягивания не 

только не совпадают, но и не связаны сколь-нибудь определенной зависимо-

стью. Поскольку фактическая кратность вытягивания является одним из ос-

новных параметров ориентационного упрочнения нити, экспериментальное 

определение величины усадки приобретает важное практическое значение. 

Сведения о способах определения усадки гель-нити практически отсут-

ствуют. Единственная попытка решить этот вопрос сводится к измерению 

длины нити до выдержки в контейнере и после [95]. К сожалению, этот 

внешне простой метод мало пригоден для практического использования. Де-



На
уч
на
я б
иб
ли
от
ек
а Т
вГ
У

 117 

ло в том, что после усадки нить приобретает извитость, в силу чего измере-

ние ее длины превращается в продолжительную трудоемкую операцию.  

Способ определения усадки, предложенный в настоящей работе, осно-

ван на использовании наиболее точно измеряемого в текстильном материа-

ловедении показателя - линейной плотности нити (m). Согласно определе-

нию [376] 

                                      m = 103 • М / l,                                                  (2.42) 

где М – масса волокна, г; l – длина образца, м. 

Правомерность использования этого показателя вытекает из матери-

ального баланса процесса. Достаточно проследить как меняется величина ли-

нейной плотности на различных этапах получения нити. 

Исходя из объемной подачи прядильного раствора массовый расход 

СВМПЭ (Q) через отверстия фильеры можно представить в виде 

                                 Q = Sф • υ • C • ρг,                                                  (2.43) 

где Sф = (πd2/4) • n – суммарная площадь фильерных отверстий; d – диаметр 

отверстия, м; n – число отверстий в фильере; υ – скорость истечения пря-

дильных струй, м/с; С – массовая концентрация полимера в растворе (доля); 

ρг – плотность геля, кг/м3. 

Струи, истекающие из отверстий фильеры, подвергались вначале филь-

ерному, а затем (после охлаждения и перехода в гель-состояние) предвари-

тельному вытягиванию. По мере увеличения кратности предварительного 

вытягивания линейная плотность полимерного каркаса гель-нити снижалась 

                          mпр = (106 • Q) / (υ • λф • λпр),                                      (2.44)     

здесь mпр – линейная плотность полимерного каркаса гель-нити, вытянутой 

до λпр; λф и λпр – номинальные кратности фильерного и предварительного 

вытягивания. Предварительно вытянутая нить укладывалась в контейнер, где 

происходила ее усадка (∆ε). Длина нити при этом уменьшалась 

                                                 ls = lпр (1 – ∆ε),                                                 (2.45) 

где lпр и ls – длина нити до и после усадки в контейнере. 
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Поскольку масса (М) полимера в контейнере сохраняется неизменной, 

то исходя из (2.42) можно записать 

                                   М = lпр • mпр = ls • ms,                                           (2.46) 

здесь ms – линейная плотность нити после усадки. Выражая ls через lпр и ∆ε 

(2.45) получали с помощью выражений (2.43) и (2.44) зависимость ms от ∆ε и 

других показателей процесса 

                                          mпр             106 • Sф • С • ρг 
                             ms =  ___________ =   _________________________ .                               (2.47) 
                                      (1 – ∆ε)         λф • λпр. • (1 – ∆ε) 
 

Линейная плотность нити (m) при последующем ориентационном вы-

тягивании была определена с помощью зависимости, аналогичной (2.47). 

Различие состояло лишь в том, что вместо λпр. применяли λном. (где λном. – но-

минальная кратность растяжения нити после прохождения того или иного 

этапа ориентационного вытягивания). Решая полученное уравнение относи-

тельно ∆ ε находили промежуточное выражение для определения величины 

усадки нити 

                                         106 • Sф • С • ρг 
                          ∆ε = 1 – _____________________ ,                                            (2.48) 
                                           λф • λном. • m 

 

где m – экспериментально определенная линейная плотность нити после вы-

тягивания. 

Установлено, впрочем, что выражение (2.48) не вполне адекватно от-

ражает зависимость ∆ ε от m и других показателей процесса, так как не учи-

тывает дополнительный компонент усадки – тепловое сжатие формующейся 

гель-нити. Действительно в результате охлаждения до комнатной температу-

ры (20-25 0С) поперечные размеры истекающих из отверстий фильеры струй 

прядильного раствора уменьшаются в (1 + Кт.с. • ∆t)2/3, а продольные в (1 + 

Кт.с. • ∆t)1/3 раз. Здесь Кт.с. – средний  объемный коэффициент теплового сжа-

тия прядильного раствора, ∆t – разность между температурами формования и 
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охлажденной гель-нити. Схема теплового сжатия отрезка струи представлена 

на рисунке 2.8. 

 
Рисунок 2.8. Схема теплового сжатия отрезка струи прядильного раствора 
(lH и lK – продольные размеры участка струи до и после охлаждения) 

 

Поскольку масса отрезка (М) при охлаждении не изменяется, а длина, 

как видно из рисунка 2.8 сокращается (lк  < lн), то его линейная плотность бу-

дет увеличиваться (М / lк > М / lн). При этом снижение поперечных размеров 

на величине линейной плотности не отражается. Следовательно при коррек-

тировке зависимости (2.48) необходимо учитывать лишь продольную состав-

ляющую теплового сжатия струй. Так как векторы продольных составляю-

щих теплового сжатия и фильерного вытягивания струй взаимопротивопо-

ложны, номинальное значение λф, входящее в выражение (2.48), должно быть 

увеличено в (1 + Кт.с. • ∆t)1/3 раз. С учетом внесенной поправки окончательная 

формула для определения усадки гель-нити приобретает следующий вид 

                                      106 • Sф • С • ρг 
               ∆ε = 1 – ________________________________________ .                              (2.49) 
                              λф • λном. • m • (1 + Кт.с. • ∆t)1/3 
 

Внесение в выражение (2.48) поправки, учитывающей тепловую со-

ставляющую продольного сжатия струй, обеспечивало соответствие между 

экспериментальными и определенными с помощью формулы (2.49) значе-

ниями усадки. 

Следует отметить, что при неизменных параметрах формования и кон-

кретном растворителе отношение Sф • С • ρг / (1 + Кт.с. • ∆t)1/3, входящее в 
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формулу (2.49), практически постоянно. Так, например, для раствора 

СВМПЭ в вазелиновом масле коэффициент Кт.с. в диапазоне С от 0,025 до 

0,05 и температур от 20 до 180 0С равен (12,4 + 0,2) • 10-4 1/0С; величина ∆ t 

обычно составляет 155 + 5 0С; значение (1 + Кт.с. • ∆t)1/3 близко к 1,06, а плот-

ность геля (ρг) к 860 кг/м3. В этих условиях формулу (2.49) можно предста-

вить в упрощенном виде 

                                                     К 
                            ∆ε = 1 –   __________________ ,                                            (2.50) 

                                                        λф • λном. • m 
 

где К – постоянная для конкретных условий формования величина. 

В заключение необходимо указать на два практически важных обстоя-

тельства:  

- определение усадки по предложенному в настоящей работе способу 

не требует дополнительных затрат, так как основано на использова-

нии показателей, измерение которых в условиях получения высоко-

прочной полиэтиленовой нити является обязательным и предусмот-

рено регламентом технологического процесса; 

- по значениям усадки и номинальной кратности растяжения рассчи-

тывается один из основных технологических параметров - фактиче-

ская кратность ориентационного вытягивания гель-нити (λ), значе-

ние которой в значительной мере предопределяет механические по-

казатели готовой продукции. 
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ГЛАВА 3. СВОЙСТВА И СПОСОБНОСТЬ  

К ВОЛОКНООБРАЗОВАНИЮ СВМПЭ, ПОЛУЧЕННОГО  

С ИСПОЛЬЗОВАНИЕМ РАЗЛИЧНЫХ МОДИФИКАЦИЙ 

ТИТАНМАГНИЕВЫХ КАТАЛИЗАТОРОВ И РЕЖИМОВ 

ПОЛИМЕРИЗАЦИИ ЭТИЛЕНА 

 

 

СВМПЭ может быть получен методом суспензионной полимеризации 

этилена в углеводородном растворителе с использованием стереоспецифиче-

ских катализаторов различного типа. Наиболее эффективными современны-

ми катализаторами для синтеза СВМПЭ являются нанесенные титанмагние-

вые катализаторы Циглера-Натта, содержащие в своем составе активирован-

ные рентгеноаморфные хлориды магния с контролируемой морфологией (но-

ситель) и хлориды титана (активный компонент). Эти катализаторы в про-

цессе суспензионной полимеризации этилена позволяют получать в присут-

ствии алюминийорганического сокатализатора порошкообразный СВМПЭ с 

различными свойствами, регулируемыми как составом каталитической сис-

темы, так и режимом полимеризации этилена. К сожалению подбор состава 

для каталитических систем Циглера-Натта носит, во многом, эмпирический 

характер. Условия полимеризации этилена на катализаторах различной мо-

дификации также отличаются друг от друга. Единственным способом выбора 

СВМПЭ с приемлемым для переработки в нить комплексом свойств стано-

вится в этом случае испытание волокнообразующих способностей большого 

числа партий полимера, синтез которых осуществлялся с использованием 

различных титанмагниевых катализаторов и режимов полимеризации. 

В настоящей работе опытные партии СВМПЭ получали с использова-

нием титанмагниевых катализаторов ИКТ-8-20 НШ и ИКТ-8-20 ТС (сокра-

щенно НШ и ТС), которые отличались друг от друга размером частиц ката-

лизатора (Кт) и содержанием активного компонента – титана. Для каждой 

партии   определяли  выход  СВМПЭ  (кг/гКт),    активность   катализатора 
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(кг ПЭ/гКт•час), размер частиц полимерного порошка (мкм), а также молеку-

лярную массу (г/моль), рассчитанную по значению характеристической вяз-

кости СВМПЭ в декалине при 135 0С (дл/г). 

Испытание волокнообразующих свойств СВМПЭ проводили в услови-

ях экспериментальной линии. Гель-нить формовали из 3%-ых прядильных 

растворов полимера, применяя фильеры с диаметром отверстий 0,5 мм. 

Двухстадийное ориентационное термовытягивание сформованной гель-нити, 

состоящей из 280 отдельных филаментов, осуществляли в среде растворителя 

СВМПЭ (вазелинового масла), используя близкий к оптимальному темпера-

турно-скоростной режим растяжения. Способность СВМПЭ к волокнообра-

зованию оценивали по однородности (гомогенности) прядильного раствора1

Волокнообразующие способности различных партий СВМПЭ сопос-

тавляли с их физико-химическими свойствами, которые определяли с помо-

щью методов ДСК, низкочастотной спектроскопии КР и сканирующей элек-

тронной микроскопии. 

, 

стабильности процессов формования и вытягивания, максимально допусти-

мой (предразрывной) фактической кратности (λ) ориентационного  термовы-

тягивания гель-нити и прочности (σр) конечного продукта. 

 

3.1. Влияние катализатора и условий синтеза на способность СВМПЭ  

       к волокнообразованию 

Тип, состав и размер частиц катализатора оказывают значительное 

влияние на режим полимеризации этилена и свойства синтезированного про-

дукта. Это обстоятельство предопределяет необходимость оценки волокно-

образующих свойств СВМПЭ, полученного с использованием различных ка-

тализаторов. 

 

 
                                                 
1 Гомогенность раствора оценивали по количеству недорастворенных полимерных вклю-
чений (геликов), которые отчетливо проявляются на истекающих из отверстий фильеры 
прядильных струях. 
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СВМПЭ на основе НШ катализаторов с низким содержанием титана 

Условия синтеза и свойства опытных партий СВМПЭ, полученных на 

основе катализаторов типа НШ с низким (< 0,7 %, масс.) содержанием тита-

на, представлены в таблице 3.1. Данные таблицы свидетельствуют, что прак-

тическое применение такого рода катализаторов выглядит проблематичным. 

Главный их недостаток – малая активность, которая снижается как при уве-

личении размера частиц катализатора, так и при уменьшении температуры 

полимеризации и концентрации сокатализатора (триэтилалюминия) в реак-

ционной смеси. С целью поддержания активности каталитической системы 

на приемлемом для технологического процесса уровне (> 1 кг ПЭ/гКт•час) 

температура синтеза должна быть не менее 65 0С, давление этилена в реакто-

ре полимеризации максимально возможным (4 атм), отношение Al/Ti не ни-

же 2900 моль/моль, а средний размер частиц катализатора не более 3,8 мкм. 

Ограничение по снижению температуры синтеза не позволяет в этом случае 

увеличить средневязкостную молекулярную массу производимого полимера 

до значений Мv > 2,9 • 106 г/моль, что отрицательно сказывается на ассорти-

менте выпускаемой продукции. 

В то же время волокнообразующие способности партий СВМПЭ, по-

лученных с использованием малоактивных НШ катализаторов с низким со-

держанием титана, следует признать удовлетворительными. Результаты ис-

пытания, приведенные в таблице 3.2, показывают, что содержание в пря-

дильном растворе СВМПЭ не полностью растворенных полимерных частиц, 

так называемых геликов, незначительное, а стабильность формования и тер-

мовытягивания гель-нити достаточно высокие. 

 

СВМПЭ на основе НШ катализаторов с повышенным содержанием  

титана 

Параметры синтеза и свойства опытных партий СВМПЭ на основе НШ 

катализаторов с повышенным содержанием титана (3,8-4,0 %) представлены 

в таблице 3.3. Видно, что активность указанных катализаторов может быть  
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Таблица 3.1  Условия синтеза и свойства опытных партий СВМПЭ,  
                       полученных на основе катализаторов типа НШ с низким  
                       содержанием титана 

Номер партии СВМПЭ 342 343 339 

Номер катализатора (Кт) НШ-453 НШ-449 НШ-449 

Размер частиц Кт, мкм 3,8 6,8 6,8 

Содержание титана в Кт, % 0,4 0,7 0,7 

Концентрация Кт, г/л 0,023 0,017 0,017 

Концентрация ТЭА, г/л 0,64 0,61 0,60 

Al/Ti (моль/моль) 2930 2140 2100 

Давление этилена, атм 4,0 4,0 4,0 

Температура синтеза, 0С 65 65 60 

Время реакции, час 3,0 10,0 11,0 

Выход СВМПЭ, кг/гКт 3,6 7,5 7,5 

Активность Кт, кгПЭ/гКт•час 1,2 0,75 0,7 

Размер частиц СВМПЭ, мкм 60 130 140 

Насыпной вес порошка, г/см3 0,41 0,51 0,48 

Хар. вязкость СВМПЭ, дл/г 14,4 14,2 15,3 

Мол. масса ПЭ, г/моль 2,9 • 106 2,8 • 106 3,1 • 106 

 

Таблица 3.2 Волокнообразующие свойства опытных партий СВМПЭ,  
                     полученных на основе катализаторов типа НШ с низким  
                     содержанием титана 
 

№ 
парт. 

№ 
Кт 

[η] 
СВМПЭ, 

дл/г 

Число геликов 
в 

1 метре струи 
прядильного 

раствора* 

Качество формо-
вания и термовы-

тягивания 
λ σр, 

сН/текс 

342 НШ-

453 

14,4 Очень мало Стабильное 33,2 248 

343 НШ-

449 

14,2 Очень мало Стабильное 33,1 254 

339 НШ- 15,3 Очень мало Стабильное 32,4 259 
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449 
 

* «Очень мало» < 0,1 шт./м; «Мало» < 1 шт./м; «Много» > 1 шт./м;  

   «Очень много» > 15 шт./м. 

 

Таблица 3.3  Условия синтеза и свойства опытных партий СВМПЭ,  
                      полученных на основе катализаторов типа НШ с повышенным  
                      содержанием титана 

Номер партии СВМПЭ 341 338 9 336 

Номер катализатора (Кт) НШ-415 НШ-415 НШ-435 НШ-415 

Размер частиц Кт, мкм 6,2 6,2 5,0 6,2 

Содержание титана в Кт, % 4,0 4,0 3,8 4,0 

Концентрация Кт, г/л 0,017 0,017 0,03 0,017 

Концентрация ТЭА, г/л 0,54 0,54 1,3 0,76 

Al/Ti (моль/моль) 330 330 480 470 

Давление этилена, атм 2,0 2,0 2,4 4,0 

Температура синтеза, 0С 70 65 58 55 

Время реакции, час 3,0 3,3 3,5 3,1 

Выход СВМПЭ, кг/гКт 10,0 10,0 3,5 6,9 

Активность Кт, кгПЭ/гКт•час 3,3 3,0 1,0 2,2 

Размер частиц СВМПЭ, мкм 170-300 110 75 120 

Насыпной вес порошка, г/см3 0,40 0,39 0,33 0,33 

Хар. вязкость СВМПЭ, дл/г 16,3 16,6 19,6 21,0 

Мол. масса ПЭ, г/моль 3,4 • 106 3,5 • 106 4,5 • 106 5,0 • 106 
 

Таблица 3.4 Волокнообразующие свойства опытных партий СВМПЭ,  
                     полученных на основе катализаторов типа НШ с повышенным  
                     содержанием титана 

№ 
парт. 

№ 
Кт 

[η] 
СВМПЭ, 

дл/г 

Число геликов в 
1 метре струи 

прядильного рас-
твора* 

Качество формо-
вания и термовы-

тягивания 
λ σр, 

сН/текс 

341 НШ-

415 

16,3 Много Не формуется   
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338 НШ-

415 

16,6 Мало Не стабильное 26 250 

9 НШ-

435 

19,6 Очень много Не формуется   

336 НШ-

415 

21,0 Очень много Не формуется   

 

* «Очень мало» < 0,1 шт./м; «Мало» < 1 шт./м; «Много» > 1 шт./м;  

   «Очень много» > 15 шт./м. 

 

сравнительно высокой. Если температуру синтеза поддерживать в интервале 

65-70 0С, а давление этилена в реакторе полимеризации на уровне 2 атм (пар-

тии № 341, № 338), то величина активности катализатора достигает (3,0-3,3) 

кгПЭ/гКт•час. Молекулярная масса полимера, полученного в этих условиях, 

составляет (3,4-3,5) • 106, что выше, чем при использовании НШ катализато-

ров с пониженным содержанием титана. К дополнительному росту молеку-

лярной массы до (4,5-5,0) • 106 приводит уменьшение температуры полиме-

ризации этилена с 65-70 до 55-58 0С (партии № 9, № 336), но активность ка-

талитической системы снижается в этом случае до (1-2,2) кгПЭ/гКт•час. 

Способность к волокнообразованию партий СВМПЭ, полученных на 

основе сравнительно активных НШ катализаторов с повышенным содержа-

нием титана, признана неудовлетворительной. Об этом свидетельствуют 

данные таблицы 3.4. Прядильные растворы, приготовленные из партий 

СВМПЭ №№ 341, 9, 336, являются негомогенными – содержат много недо-

растворенных полимерных включений (геликов). Большое количество гели-

ков в растворе вызывает частичное или даже полное закупоривание отвер-

стий фильеры, то есть грубое нарушение процесса формования. В растворе, 

полученном из партии СВМПЭ № 338 концентрация и размеры геликов ме-

нее высокие. Процесс формования гель-нити может быть реализован. В то же 

время на истекающих из отверстий фильеры струях прядильного раствора 

присутствуют в этом случае сопутствующие друг другу утолщения и утоне-
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ния, которые инициируют обрыв отдельных филаментов комплексной гель-

нити как на этапе формования, так и на промежуточных стадиях ориентаци-

онного вытягивания. Стабильное получение ориентированной нити с высо-

ким уровнем прочностных показателей становится невозможным. 

Природу геликов, которые были препарированы под оптическим мик-

роскопом МБС-1 из отдельных, частично вытянутых филаментов гель-нити 

(партия СВМПЭ № 336), изучали методами низкочастотной спектроскопии 

КР и ДСК. Из представленных на рисунке 3.1 функций распределения вы-

прямленных сегментов цепей по длинам видно, что в отличие от однородных 

(бездефектных) участков нити гелики, вырезанные из филаментов нити, вы-

тянутой при 120 0С до кратности λ = 6, не обнаруживают склонности к ра с-

паду исходной ламелярной структуры и формированию кристаллитов на вы-

прямленных цепях. Об этом же свидетельствуют данные ДСК-измерений 

(рисунок 3.2). Температура основного пика плавления гелика существенно 

ниже, чем у бездефектного участка вытянутой нити. Такое обнаруживаемое 

геликами поведение характерно, как известно[382], для закристаллизованных 

из расплава СВМПЭ пленок, которые отличаются от гель-нитей значительно 

более сильной перепутанностью полимерных цепей в аморфной фазе и не 

обладают, вследствие этого способностью к многократному ориентационно-

му вытягиванию.  
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Рисунок. 3.1. Функции распределения выпрямленных сегментов цепей по 
длинам для гелика (1), препарированного из ПЭ нити, вытянутой до кратно-
сти λ=6, и бездефектного участка нити (2). 
 

 
Рисунок. 3.2. ДСК-термограммы гелика (1), препарированного из ПЭ нити, 
вытянутой до кратности λ=6, и бездефектного участка нити (2). 

 

Попытки снизить содержание и размеры геликов за счет совершенст-

вования (интенсификации) условий растворения полимера, уменьшения кон-

центрации СВМПЭ в прядильном растворе и более тонкой фильтрации рас-

твора к положительным результатам не приводят. Остается предположить, 

что присутствие геликов в растворе обусловлено природой СВМПЭ, которая 
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зависит как от типа (модификации) катализатора, так и от условий полимери-

зации этилена. В случае использования НШ катализаторов на концентрацию 

геликов в прядильном растворе влияет, например, не только содержание ти-

тана в катализаторе, но и температура синтеза полимера, величина которой 

не должна превышать 65 0С. Последнее утверждение вытекает из сопостав-

ления полученных на катализаторе НШ-415 партий СВМПЭ № 338, № 341 с 

одинаковой величиной молекулярной массы, концентрация геликов в раство-

рах которых существенно различается  (таблица 3.4), а условия синтеза почти 

идентичны (таблица 3.3) и отличаются друг от друга только значениями тем-

пературы полимеризации (65 и 70 0С). Примечательно, что частицы поли-

мерного порошка, полученного при 70 0С (партия № 341) оказываются скле-

енными между собой в более крупные образования неправильной формы 

размером 170-300 мкм, в то время как в порошке СВМПЭ, синтезированном  

при 65 0С (партия № 338)  средний размер  частиц составляет 110 мкм. 

 

СВМПЭ на основе ТС катализаторов малого размера 

Свойства и склонность к волокнообразованию СВМПЭ, полученного с 

использованием катализаторов типа ТС, зависит от многих факторов, в том 

числе и от размера частиц катализатора, на котором происходит полимериза-

ция этилена. По этому признаку все ТС катализаторы можно разделить на 

две группы: с малым размером частиц (3,0-3,5 мкм) и большим (9,6-11,2 

мкм). 

Условия получения  и свойства опытных партий СВМПЭ на основе ТС 

катализаторов малого размера приведены в таблице 3.5. Сразу же отметим, 

что указанные катализаторы, содержащие в своем составе 2,9-3,2 % титана, 

обладают высокой активностью (от 5,7 до 3,0 кгПЭ/гКт•час)  даже  при низ-

ком давлении этилена (0,7-1,2 атм) в реакторе полимеризации. По мере сни-

жения температуры полимеризации от 60 до 45 0С величина каталитической 

активности несколько  уменьшается, оставаясь, впрочем на высоком, вполне 

приемлемом для промышленного производства уровне (3,0 кгПЭ/гКт•час). 
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Снижение температуры приводит к росту молекулярной массы ПЭ. Это по-

зволяет направленно изменять величину Мv в достаточно широком диапазоне 

значений: от 2,2 • 106 до 4,3 • 106. 

Результаты испытания волокнообразующих свойств, представленные в 

таблице 3.6, показывают, что в прядильных растворах партий СВМПЭ, полу-

ченных с использованием ТС катализаторов малого размера, геликов не на-

блюдается. Даже при значительной молекулярной массе ПЭ (3,3 • 106 – 4,3 • 

106) растворы полимеров остаются гомогенными, а стабильность формования 

и термовытягивания гель-нити высокими. 

 

 

 

 

 

Таблица 3.5  Режимы полимеризации и свойства опытных партий СВМПЭ,  
                      полученных на основе ТС катализаторов с малым размером  
                      частиц 

Номер партии СВМПЭ 396 400 398 399 

Номер катализатора (Кт) ТС-66 ТС-71 ТС-71 ТС-71 

Размер частиц Кт, мкм 3,0 3,5 3,5 3,5 

Содержание титана в Кт, % 2,9 3,2 3,2 3,2 

Концентрация Кт, г/л 0,017 0,017 0,015 0,016 

Концентрация ТЭА, г/л 0,51 0,82 0,51 0,52 

Al/Ti (моль/моль) 440 640 450 430 

Давление этилена, атм 0,7 1,1 0,7 1,2 

Температура синтеза, 0С 60 55 50 45 

Время реакции, час 3,5 5,0 5,5 6,0 

Выход СВМПЭ, кг/гКт 20,0 21,6 16,7 18,4 

Активность Кт, кгПЭ/гКт•час 5,7 4,3 3,0 3,1 

Размер частиц СВМПЭ, мкм 80 95 90 90 
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Насыпной вес порошка, г/см3 0,42 0,36 0,33 0,34 

Хар. вязкость СВМПЭ, дл/г 12 14 16 19 

Мол. масса ПЭ, г/моль 2,2 • 106 2,7 • 106 3,3 • 106 4,3 • 106 
 

Таблица 3.6 Волокнообразующие свойства опытных партий СВМПЭ,  
                     полученных на основе катализаторов типа ТС с малым  
                     (3,0-3,5 мкм) размером частиц 
 

№ 
парт. 

№ 
Кт 

[η] 
СВМПЭ, 

дл/г 

Число геликов 
в 

1 метре струи 
прядильного 

раствора* 

Качество формо-
вания и термовы-

тягивания 
λ σр, 

сН/текс 

396 ТС-66 12 Отсутствие Стабильное 40,7 251 

400 ТС-71 14 Отсутствие Стабильное 37,0 268 

398 ТС-71 16 Отсутствие Стабильное 39,2 284 

399 ТС-71 19 Отсутствие Стабильное 30,5 292 
 

* «Очень мало» < 0,1 шт./м; «Мало» < 1 шт./м; «Много» > 1 шт./м;  

   «Очень много» > 15 шт./м. 

СВМПЭ на основе ТС катализаторов большого размера 

Параметры синтеза и свойства опытных партий СВМПЭ, полученных с 

использованием ТС катализаторов большого размера (9,6-11,2 мкм), указаны 

в таблице 3.7. Примечательно, что активность такого рода катализаторов с 

содержанием титана 3,1-3,6 % примерно такая же как у малоактивных НШ 

катализаторов, имеющих в своем составе 0,4-0,7 % титана. С ростом давле-

ния этилена в реакторе (от 2,0 до 4,0 атм) и температуры полимеризации (от 

55 до 67 0С) величина каталитической активности повышается с 0,8 до 1,3 

кгПЭ/гКт•час, оставаясь, впрочем, на сравнительно низком, непривлекатель-

ном для промышленного производства уровне. Молекулярная масса (Mv) по-

лимеров на основе ТС катализаторов большого размера способна изменяться 

в широком диапазоне значений от 3,2 • 106 до 9,0 • 106. При этом гомоген-

ность прядильных растворов с ростом Mv ПЭ не снижается, а наоборот уве-

личивается. Из данных таблицы 3.8, в которой приведены результаты испы-

таний волокнообразующих свойств  партий СВМПЭ,  видно, что в растворах 
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полимеров с высокой Mv (партии № 373, № 378) содержание геликов незна-

чительное, а у ПЭ с меньшим значением Mv (партия № 344) большое. Такое 

же явление, но в менее отчетливой форме, наблюдалось ранее у СВМПЭ на 

основе НШ катализаторов с высоким содержанием титана (таблица 3.3, пар-

тии № 338, № 341). В обоих случаях полимеры, не склонные к образованию 

гомогенного раствора (партии № 341, № 344), были получены при темпера-

туре полимеризации этилена, превышающей 65 0С. 

Испытание волокнообразующих свойств опытных партий СВМПЭ, по-

лученных с использованием различных типов и модификаций титанмагние-

вых катализаторов показывает, что полимеры различной молекулярной мас-

сы, синтезированные при температуре не более 65 0С на основе ТС катализа-

торов малого размера (таблицы 3.5; 3.6), ТС катализаторов большого размера 

(таблицы 3.7; 3.8) и НШ катализаторов с низким содержанием титана (табли-

цы 3.1; 3.2) способны переходить в состояние полностью гомогенного пря-

дильного  раствора или же раствора с незначительным содержанием недорас- 

Таблица 3.7  Режимы полимеризации и свойства опытных партий СВМПЭ,  
                      полученных на основе ТС катализаторов с большим размером  
                      частиц 

Номер партии СВМПЭ 344 373 378 

Номер катализатора (Кт) ТС-25 ТС-25 ТС-42 

Размер частиц Кт, мкм 9,6 9,6 11,2 

Содержание титана в Кт, % 3,6 3,6 3,1 

Концентрация Кт, г/л 0,035 0,017 0,037 

Концентрация ТЭА, г/л 0,51 1,40 0,80 

Al/Ti (моль/моль) 170 960 290 

Давление этилена, атм 4,0 2,0 2,0 

Температура синтеза, 0С 67 55 60 

Время реакции, час 2,5 3,5 18,0 

Выход СВМПЭ, кг/гКт 3,3 2,8 14,5 

Активность Кт, кгПЭ/гКт•час 1,3 0,8 0,8 
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Размер частиц СВМПЭ, мкм 140-280 130 260 

Насыпной вес порошка, г/см3 0,41 0,43 0,40 

Хар. вязкость СВМПЭ, дл/г 15,7 21 31 

Мол. масса ПЭ, г/моль 3,2 • 106 5,0 • 106 9,0 • 106 
 

Таблица 3.8 Волокнообразующие свойства опытных партий СВМПЭ,  
                     полученных на основе катализаторов типа ТС с большим  
                     (9,6-11,2 мкм) размером частиц 
 

№ 

парт. 

№ 

Кт 

[η] 

СВМПЭ, 

дл/г 

Число геликов 

в 

1 метре струи 

прядильного 

раствора* 

Качество формо-

вания и термовы-

тягивания 

λ 
σр, 

сН/текс 

344 ТС-25 15,7 Много Не формуется   

373 ТС-25 21 Очень мало Стабильное 24,8 274 

378 ТС-42 31 Очень мало Стабильное 8,3 151 
 

 

* «Очень мало» < 0,1 шт./м; «Мало» < 1 шт./м; «Много» > 1 шт./м;  
   «Очень много» > 15 шт./м. 
творенных полимерных частиц (геликов). Партии СВМПЭ на основе НШ ка-

тализаторов с повышенным содержанием титана (таблицы 3.3; 3.4) характе-

ризуются высокой концентрацией геликов в растворе и способностью к во-

локнообразованию не обладают. 

Гомогенность раствора СВМПЭ, обеспечивающая стабильность фор-

мования гель-нити, важное, но не единственное из условий, гарантирующих 

наличие у полимера волокнообразующих свойств. Сформованная гель-нить 

должна обладать также способностью к многократному ориентационному 

вытягиванию и достигать  при этом по возможности высокого уровня удель-

ной разрывной нагрузки (прочности). Значительное влияние на кратность 

вытягивания и прочность ориентированной нити оказывают характеристиче-

ская вязкость и молекулярная масса ПЭ, которые связаны друг с другом  со-

отношением: Mv = 5,37 • 104 • [η]1,49. Зависимость прочности (σ р) образцов 
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гель-нити, вытянутых до предельно допустимых значений кратности, от ха-

рактеристической вязкости СВМПЭ, полученного с использованием катали-

заторов типа ТС и НШ показана на рисунке 3.3. Видно, что у нитей из поли-

меров на основе НШ катализаторов с низким содержанием титана влияние 

[η] на σ р прослеживается лишь ориентировочно, а у нитей из полимеров на 

основе ТС катализаторов с малым и большим размером частиц достаточно 

отчетливо. По мере роста [η] прочностные показатели вытянутых образцов 

вначале, как и следовало ожидать, повышаются, а затем довольно резко сни-

жаются. Основной причиной снижения σр следует признать уменьшение пре-

дельно допустимой кратности вытягивания (λ), значения которой проставл е-

ны у каждой точки изображенных на рисунке 3.3 кривых. В явном виде зави-

симость λ от [η] показана на рисунке 3.4. Обнаружено, что у нитей, сформо-

ванных из прядильных растворов полимеров на основе ТС катализаторов, 

рост [η] от 12 до 31 дл/г сопровождается пр опорциональным сокращением λ 

от 40,7 до 8,3. У нитей из полимеров на основе НШ катализаторов уменьше-

ние λ по мере увеличения [η] происходит еще более интен сивно. Снижение 

кратности вытягивания  образцов  гель-нити, сформованных из прядильных  
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Рисунок. 3.3. Зависимость прочности гель-нити с предельно допустимой 
кратностью вытягивания от характеристической вязкости СВМПЭ, получен-
ного с использованием катализаторов типа ТС (1) и НШ (2). (Цифры у точек 
соответствуют значениям предельной кратности вытягивания). 
 

 
Рисунок. 3.4. Зависимость предельно допустимой кратности вытягивания 
гель-нити от характеристической вязкости СВМПЭ, полученного с использо-
ванием катализаторов типа ТС (1) и НШ (2). 
растворов с постоянной 3%-ой концентрацией полимера, можно объяснить 

тем, что рост величины характеристической вязкости (молекулярной массы) 

СВМПЭ сопровождается увеличением числа пойманных зацеплений (пере-

плетений цепей), приходящихся на одну макромолекулу растворенного по-

лимера [122; 128; 170]. Существенное влияние на кратность вытягивания 

оказывает также концентрация геликов в растворе. Даже незначительное их 

количество в растворе, полученном из полимера на основе НШ катализатора 

с низким содержанием титана, приводит к тому, что λ гель -нити становится 

ниже, чем у нити, сформованной из гомогенного раствора, приготовленного 

из СВМПЭ на основе ТС катализаторов с малым размером частиц (рисунок 

3.4). 

 

СВМПЭ на основе ТС катализатора с низким содержанием титана 
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Результаты испытания волокнообразующих свойств различных партий 

СВМПЭ указывают на то, что наиболее высокой склонностью к переработке 

в высокопрочную нить обладают полимеры с величиной характеристической 

вязкости около 19 дл/г, полученные с использованием ТС катализаторов ма-

лого размера при относительно низких значениях температуры и давления 

этилена в реакторе синтеза. Содержание титана в ТС катализаторах малого 

размера составляет 2,9-3,2 %. В то же время на примере НШ катализаторов 

показано, что снижение концентрации титана в катализаторе приводит к по-

вышению волокнообразующих способностей СВМПЭ. В этой связи проверка 

возможности дополнительного улучшения свойств СВМПЭ за счет исполь-

зования ТС катализатора с низким содержанием титана выглядит вполне це-

лесообразной. Следует к тому же учитывать, что для ТС катализаторов с раз-

личным содержанием титана условия синтеза СВМПЭ с близкими значения-

ми молекулярной массы будут существенно отличаться друг от друга. Это 

позволит выяснить, что в большей мере влияет на волокнообразующие спо-

собности полимера: содержание титана в катализаторе или же такие пара-

метры процесса полимеризации, как температура и давление этилена в реак-

торе. Ответ на этот вопрос позволит определиться с выбором состава ТС ка-

тализатора и условиями синтеза СВМ волокнообразующего ПЭ. 

Параметры синтеза и свойства опытных партий СВМПЭ, полученных 

на основе  ТС катализаторов с размером  частиц 6,5-7,4 мкм  и низким (0,3-

1,4 %) содержанием титана, указаны в таблице 3.9. Из данных таблицы сле-

дует, что активность катализаторов с низким содержанием титана значитель-

но меньше, чем у ТС катализаторов малого размера. Повышение выхода по-

лимера требует поэтому существенного увеличения температуры и давления 

этилена в реакторе синтеза, а также роста концентрации катализатора в реак-

ционной смеси. Но даже в этом случае активность катализаторов ТС-110 и 

ТС-43 остается низкой (0,8-1,4 кгПЭ/гКт•час). Следует признать, что приме-

нение такого рода катализаторов может быть оправдано только при значи-

тельном улучшении волокнообразующих свойств СВМПЭ. 
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Сведения о волокнообразующих свойствах партий СВМПЭ, получен-

ных на основе ТС катализаторов с низким содержанием титана приведены в 

таблице 3.10. Видно, что все партии полимера обладают способностью пере-

ходить в состояние однородного (полностью гомогенного) прядильного рас-

твора или же раствора с очень незначительным содержанием геликов (партия 

№ 376). На истекающих из отверстий фильеры прядильных струях недорас-

творенных полимерных включений практически не наблюдается. Формова-

ние стабильное. В то же время предельно допустимая кратность вытягивания 

сформованных гель-нитей значительно более низкая, чем у гель-нитей из 

партий СВМПЭ, синтезированных с использованием ТС катализаторов мало-

го размера. Уменьшение кратности растяжения приводит к тому, что проч-

ность вытянутых нитей также оказывается низкой. По этой причине волок-

нообразующие способности СВМПЭ на основе катализаторов с низким со-

держанием титана нельзя признать удовлетворительными. 

 

 

 

Таблица 3.9  Режимы полимеризации и свойства опытных партий СВМПЭ,  

                     полученных на основе ТС катализаторов с низким содержанием  

                     титана 

Номер партии СВМПЭ 685 682 694 376 

Номер катализатора (Кт) ТС-110 ТС-110 ТС-110 ТС-43 

Размер частиц Кт, мкм 6,5 6,5 6,5 7,4 

Содержание титана в Кт, % 0,3 0,3 0,3 1,4 

Концентрация Кт, г/л 0,036 0,036 0,036 0,030 

Концентрация ТЭА, г/л 0,48 0,52 0,53 0,61 

Давление этилена, атм 3,0 3,0 3,8 2,0 

Температура синтеза, 0С 65 62 60 60 

Время реакции, час 10,0 5,2 7,5 4,5 
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Выход СВМПЭ, кг/гКт 14,0 4,7 7,0 5,0 

Активность Кт, кгПЭ/гКт•час 1,4 0,90 0,93 1,1 

Размер частиц СВМПЭ, мкм 150 110 120 125 

Хар. вязкость СВМПЭ, дл/г 18,5 20,0 21,0 28,0 

Мол. масса ПЭ, г/моль 4,2 • 106 4,6 • 106 5,0 • 106 7,7 • 106 
 

Таблица 3.10 Волокнообразующие свойства опытных партий СВМПЭ,  

                       полученных на основе катализатора типа ТС с низким  

                       содержанием титана 

№ 
парт. 

№ 
Кт 

[η] 
СВМПЭ, 

дл/г 

Число геликов 
в 

1 метре струи 
прядильного 

раствора* 

Качество формо-
вания и термовы-

тягивания 
λ σр, 

сН/текс 

685 ТС-

110 

18,5 Отсутствие Стабильное 14,7 215 

682 ТС-

110 

20,0 Отсутствие Стабильное 13,9 200 

694 ТС-

110 

21,0 Отсутствие Стабильное 11,2 165 

376 ТС-43 28,0 Очень мало Стабильное 5,5 39 
 

 

* «Очень мало» < 0,1 шт./м; «Мало» < 1 шт./м; «Много» > 1 шт./м;  
   «Очень много» > 15 шт./м. 

 

Полученные результаты позволяют по-видимому утверждать, что оп-

ределяющее влияние на способность гель-нити к многократному ориентаци-

онному вытягиванию оказывает не состав ТС катализатора (не содержание 

титана в катализаторе), а давление этилена в реакторе полимеризации и ха-

рактеристическая вязкость (молекулярная масса) полимера, величина кото-

рой зависит, в основном, от температуры реакционной смеси (таблица 3.5). 

График зависимости предельно допустимой кратности вытягивания гель-

нити от давления этилена в реакторе синтеза, построенный для партий 
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СВМПЭ с величиной характеристической вязкости близкой к оптимальной 

(18,5-21,0 дл/г), показан на рисунке 3.5.  

 
 

 
Рисунок. 3.5. Зависимость предельно допустимой кратности вытягивания 
гель-нити, сформованной из 3%-ного раствора СВМПЭ на основе катализа-
тора типа ТС, от давления этилена в реакторе синтеза.  
(Характеристическая вязкость СВМПЭ находится в оптимальном интервале 
значений: от 18,5 до 21,0 дл/г). 

 

 

Видно, что по мере уменьшения давления этилена от 3,8 до 1,2 атм 

предельная кратность вытягивания гель-нитей, сформованных из 3%-ых рас-

творов СВМПЭ с близкими значениями характеристической вязкости, значи-

тельно увеличивается (от 11,2 до 30,5). Использование низких давлений эти-

лена при синтезе СВМ волокнообразующего ПЭ представляется в этой связи 

не только привлекательным, но и принципиально необходимым. Особо отме-

тим, что снижение давления в реакторе полимеризации этилена стало воз-
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можным благодаря применению активных ТС катализаторов малого размера, 

процесс получения которых был разработан Институтом катализа СО РАН. 
 

3.2. Влияние на волокнообразующие способности СВМПЭ зольности и  

      среднего размера частиц порошка 

Кроме типа используемого катализатора, а также режима синтеза и ха-

рактеристической вязкости полимера на способность к волокнообразованию 

может влиять средний размер частиц и зольность порошка СВМПЭ. Измене-

ние этих показателей для нескольких партий СВМ волокнообразующего ПЭ, 

полученных с использованием ТС катализаторов малого размера при низком 

давлении этилена в реакторе синтеза, демонстрируют таблицы 3.5 и 3.11. 
 

Таблица 3.11  Влияние условий синтеза на зольность и размер частиц  
                        порошка СВМПЭ, полученного с использованием  
                        ТС катализатора малого размера (номер катализатора, Кт:  
                        ТС-95; размер частиц Кт: 3,4 мкм; содержание титана в Кт:  
                        3,4 %; концентрация Кт: 0,017 г/л) 
 

Номер партии СВМПЭ 681 684 550 696 

Концентрация ТЭА, г/л 0,84 0,55 0,54 0,48 

Давление этилена, атм 0,9 0,85 0,6 0,7 

Температура синтеза, 0С 45 49 50 52 

Выход СВМПЭ, кг/гКт 21,1 12,5 16,4 20,8 

Хар. вязкость СВМПЭ, дл/г 18,5 19,6 19,4 18,9 

Размер частиц СВМПЭ, мкм 90 79 86 93 

Зольность, %масс. 0,022 0,011 0,009 0,023 

Известно,  что присутствие в порошках СВМПЭ больших по размеру 

частиц (> 150 мкм) затрудняет образование однородного прядильного рас-

твора [95]. Наличие мелких пылеобразных частиц (< 60 мкм) работу с поли-

мерным порошком также осложняет. Происходит унос порошка в процессе 

сушки, пыление при перегрузках и так далее. Размер основной фракции по-

рошка необходимо поддерживать в оптимальном диапазоне значений (жела-

тельно от 60 до 120 мкм). Это может быть достигнуто за счет изменения ус-
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ловий получения катализатора (на стадии синтеза магнийсодержащего носи-

теля) и регулирования выхода полимера. В целом при полимеризации этиле-

на допустимо руководствоваться следующим эмпирическим соотношением 

                                       D = d • G1/3 ,                                                       (3.1) 

где D – средний размер частиц порошка СВМПЭ, мкм; d – размер частиц ка-

тализатора, мкм; G – выход полимера, грамм ПЭ/грамм Кт. 

Из данных таблиц 3.5 и 3.11 следует, что при синтезе СВМПЭ на ТС 

катализаторах с размером частиц 2,9-3,5 мкм и выходе полимера 15-20 

кгПЭ/гКт средний размер частиц реакторного порошка изменяется для раз-

личных партий от 80 до 95 мкм. При этом установлено, что на операции гро-

хочения, которая проводится перед подачей СВМПЭ на стадию растворения, 

практически все частицы порошка способны проходить через сетку с разме-

ром ячеек в свету 0,106 мм. Масса отсева составляет 0-3 %. 

Важным для СВМПЭ показателем является его зольность. После поли-

меризации этилена часть твердого титанмагниевого катализатора остается в 

сильно диспергированном состоянии внутри реакторного порошка полимера 

и является одной из основных составляющих неорганических примесей (зо-

лы). Другая часть золы приходится на алюминийорганический сокатализатор 

(в нашем случае – триэтилалюминий).  Высокая зольность для волокнообра-

зующего полимера не допустима, так как приводит к быстрому закупорива-

нию фильтров установки формования гель-нити, что сокращает продолжи-

тельность непрерывной эксплуатации технологического оборудования. Со-

держание золы в порошке должно быть сведено, согласно проведенным 

оценкам, к уровню, не превышающему 0,03 % от массы полимера. Сниже-

нию в СВМПЭ доли твердого титанмагниевого катализатора способствует 

уменьшение его концентрации в реакционной смеси (что не всегда возмож-

но) и повышение выхода полимера на единицу массы катализатора. Золь-

ность полимера 0,01 % (по твердому катализатору) обычно достигается вы-

ходом 10-12 кг ПЭ с одного грамма катализатора. Снижение вклада соката-

лизатора в зольность обеспечивается уменьшением его содержания в поли-
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меризационной среде и интенсивным отжимом маточного раствора на стадии 

центрифугирования суспензии. Из данных таблицы 3.11 видно, что принятые 

в настоящей работе условия синтеза СВМПЭ на ТС катализаторах малого 

размера обеспечивают получение реакторного порошка, суммарная золь-

ность которого по твердому катализатору и триэтилалюминию не превышает 

0,025 % от массы полимера. 

 

3.3. Влияние строения СВМПЭ на его способность  

       к волокнообразованию 

Разнообразие волокнообразующих способностей партий СВМПЭ, ус-

ловия получения и свойства которых указаны в таблицах 3.1-3.11, косвенно 

свидетельствует о различиях в их строении. До настоящего времени эти раз-

личия не установлены, что весьма осложняет выработку требований к поли-

меру, предназначенному для переработки в высокопрочную нить. 

В данной работе строение и физико-химические характеристики по-

рошков СВМПЭ изучали методами сканирующей электронной микроскопии, 

низкочастотной спектроскопии КР и ДСК. 

3.3.1. Анализ реакторных порошков СВМПЭ методом  

          дифференциальной сканирующей калориметрии 

Результаты ДСК-измерений нескольких опытных партий СВМПЭ, по-

лученных с использованием катализаторов (Кт) типа НШ и ТС, приведены в 

таблице 3.12. Там же указаны режимы синтеза и значения характеристиче-

ской вязкости исследованных полимеров. 

Таблица 3.12  Средняя температура плавления (Тm) и степень кристаллич- 

                         ности (æ) опытных партий СВМПЭ, полученных на основе  

                         катализаторов типа НШ и ТС* 

№ 

партии 
Кт 

[Ti], 

% 

d, 

мкм 

Тс, 
0С 

Рс2н4, 

атм 

[η], 

дл/г 

Тm, 
0С 

æ, 

% 

342 НШ-453 0,4 3,8 65 4,0 14,4 140,3 64,0 

343 НШ-449 0,7 6,8 65 4,0 14,2 140,3 63,0 



На
уч
на
я б
иб
ли
от
ек
а Т
вГ
У

 143 

339 НШ-449 0,7 6,8 60 4,0 15,3 140,6 66,0 

341 НШ-415 4,0 6,2 70 2,0 16,3 140,9 60 

338 НШ-415 4,0 6,2 65 2,0 16,6 140,8 60 

9 НШ-435 3,8 5,0 58 2,4 19,6 142,1 61,5 

336 НШ-415 4,0 4,0 55 4,0 21,0 144,6 61,5 

400 ТС-71 3,2 3,5 55 1,1 14,0 141,1 60,5 

398 ТС-71 3,2 3,5 50 0,7 16,0 141,3 60,5 

399 ТС-71 3,2 3,5 45 1,2 19,0 141,6 60,4 

373 ТС-25 3,6 9,6 55 2,0 21,0 141,7 68,0 

378 ТС-42 3,1 11,2 60 2,0 31,0 142,3 69,0 

376 ТС-43 1,4 7,4 60 2,0 28 142,1 66,5 
 

 

* [Ti] – содержание титана в Кт; d – размер частиц Кт; Тс – температура син- 

   теза; Рс2н4 – давление этилена в реакторе полимеризации. 

 

Из данных таблицы следует, что на величину средней температуры 

плавления (Тm) СВМПЭ, которая определяется по максимуму единственного 

эндотермического пика на термограмме ДСК, влияет природа (тип) исполь-

зуемого катализатора, а также характеристическая вязкость [η] полимера. 

Рост [η] сопровождается повышением Тm. Ход соответствующих зависимо-

стей показан на рисунке 3.6.  
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Рисунок. 3.6. Зависимость средней температуры плавления реакторных по-
рошков СВМПЭ, полученных с использованием катализаторов типа НШ (1) и 
ТС (2), от характеристической вязкости полимера 

 

Видно, что у СВМПЭ на основе НШ катализаторов рост Тm при увели-

чении [η] происходит более интенсивно, чем у полимеров, полученных на ка-

тализаторах типа ТС. Одновременно с повышением Тm наблюдается ухудше-

ние волокнообразующих свойств СВМПЭ. Полимеры с Тm > 142 0С, синтези-

рованные с использованием НШ катализаторов (партии № 9, № 336), способ-

ностью к образованию гомогенного раствора не обладают. У других полиме-

ров, растворы которых однородны или содержат незначительное количество 

геликов, предельно допустимая кратность вытягивания (λ) сформованной 

гель-нити по мере роста Тm быстро снижается (рисунок 3.7).  
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Рисунок. 3.7. Зависимость предельно допустимой кратности вытягивания 
гель-нити от температуры плавления реакторных порошков СВМПЭ, полу-
ченных с использованием катализаторов типа НШ (1) и ТС (2). 

 

Как видно из рисунка 3.7 у нитей из СВМПЭ на основе НШ катализа-

торов интенсивное падение λ происходит в области более низких зна чений 

Тm, чем у нитей из полимеров, синтезированных на катализаторах типа ТС. 

Представленные сведения указывают на то, что температура плавления 

реакторных порошков СВМПЭ, полученных с использованием однотипных 

катализаторов, может служить косвенной характеристикой их волокнообра-

зующих свойств. Что же касается степени кристалличности полимерного по-

рошка, которая рассчитывается из отношения измеренной энтальпии плавле-

ния к энтальпии плавления равновесного совершенного кристалла ПЭ, то ее 

влияние на волокнообразующие способности СВМПЭ в явном виде не про-
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слеживается. Можно лишь отметить, что степень кристалличности (æ) 

СВМПЭ, синтезированного на различных типах катализаторов, существенно 

отличается друг от друга. Наиболее низкую величину æ = 60,4 -60,5 %, имеют 

полимеры, полученные на ТС катализаторах с малым размером частиц. 

3.3.2. Анализ реакторных порошков СВМПЭ методом низкочастотной  

          спектроскопии комбинационного рассеяния 

Высокие значения Тm косвенно свидетельствуют о наличии в структуре 

СВМПЭ выпрямленных сегментов цепей (ВСЦ) повышенной протяженности, 

а низкие о преобладании кристаллитов на складчатых цепях (КСЦ) малой 

толщины [62]. Количественную информацию по этому вопросу удается по-

лучить с помощью метода низкочастотной спектроскопии КР, который чув-

ствителен к любым ВСЦ в полимере, независимо от того находятся они в 

кристаллической или аморфной фазе. 

Рассчитанные из КР-спектров функции F(L), характеризующие средне-

числовое распределение ВСЦ по длинам в партиях СВМПЭ №№ 341, 343, 

336, полученных на НШ катализаторах с низким и повышенным содержани-

ем титана и отличающихся друг от друга значениями Тm (таблица 3.12), пока-

заны на рисунке 3.8. Видно, что функция F(L) порошка № 341 характеризует-

ся единственным пиком, в то время как контуры F(L) двух других порошков 

более сложные. Симметричный мономодальный профиль F(L) СВМПЭ № 

341, полученного на НШ катализаторе с повышенным содержанием титана, 

охватывает сравнительно узкий диапазон длин ВСЦ (от 10 до 25 нм) с мак-

симумом при 17 нм, что свидетельствует о преобладании в полимере орди-

нарной ламелярной структуры [382; 383]. Толщина КСЦ, равная наиболее ве-

роятной длине ВСЦ Lр = 17 нм, определяется в этом случае термодинамиче-

скими условиями синтеза, в частности температурой полимеризации этилена. 

В отличие от партии № 341 контур F(L) порошка № 343, синтезированного 

на основе НШ катализатора с низким содержанием титана, бимодален (рису-

нок 3.8в). Наряду с основным пиком, расположенным около 17 нм наблюда-

ется  второй  дополнительный  пик  при  28 нм,  имеющий  массивное  правое  
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Рисунок. 3.8. Функции распределения ВСЦ по длинам для партий СВМПЭ 
№341 (А), №343 (В) и №336 (С), полученных на основе титан-магниевых ка-
тализаторов типа НШ. 

 

плечо, протяженность которого превышает 45 нм. Главный пик при 17 нм 

указывает на присутствие в структуре порошка № 343 КСЦ той же толщины, 

что и в СВМПЭ № 341. Вероятно по этой причине Тm партий  СВМПЭ   № 

341 и № 343  оказываются  достаточно  близкими  (140,9  и 140,3 0С). Что ка-

сается дополнительного асимметричного пика, то его появление обусловлено 

наличием в полимере № 343 упорядоченных ВСЦ, протяженность которых 

значительно превышает длину складки КСЦ. О бимодальной, хорошо разре-

шенной функции F(L), схожей с функцией порошка № 343, ранее сообщали 
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Цобкалло и др. [384]. Пик высокой длины был приписан ВСЦ, которые вхо-

дят в состав фибриллярных структурных образований СВМПЭ. В еще более 

отчетливой форме присутствие протяженных ВСЦ проявляется в партии 

СВМПЭ № 336, бимодальная функция F(L) которой приведена на рисунке 

3.8с. Видно, что распределение длин ВСЦ в порошке № 336  охватывает  

весьма  широкий  диапазон   значений:  от 5 до 50 нм. Такого распределения, 

противоречащего представлениям о складчатой структуре зародившихся на 

катализаторе кристаллитов следовало бы ожидать от намеренно вытянутых 

образцов. Можно предположить, что в процессе синтеза ПЭ № 336 испыты-

вает сильное механическое влияние, а именно действие на растущую цепь, 

один из концов которой зафиксирован на катализаторе, внешних растяги-

вающих напряжений. В результате появляется широкий набор разнодлинных 

ВСЦ с изображенной на рисунке 3.8с функцией распределения. При рас-

смотрении представленной функции обращают на себя внимание два обстоя-

тельства. Во-первых, положение главного пика соответствует наиболее веро-

ятной длине ВСЦ с Lр ~ 23 нм, что существенно больше, чем у основных пи-

ков партий № 341 и № 343. Во-вторых, кроме главного пика присутствует 

интенсивный дополнительный пик при 8 нм, вызванный наличием в полиме-

ре коротких ВСЦ. Указанные ВСЦ в состав структурных образований 

СВМПЭ по-видимому не входят, а являются составной частью тех, находя-

щихся в аморфной фазе отрезков цепей, которые связывают соседние кри-

сталлиты друг с другом. Правомерность высказанного предположения под-

тверждает высокая (144,6 0С), не зависящая от присутствия коротких ВСЦ, 

температура плавления СВМПЭ, величина которой определяется повышен-

ной протяженностью взаимоупорядоченных ВСЦ, отвечающих положению 

главного пика функции F(L). 

Функции распределения ВСЦ по длинам в реакторных порошках 

СВМПЭ №№ 373, 399, 376, полученных с использованием ТС катализаторов 

различного размера и состава, изображены на рисунке 3.9.  
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Рисунок. 3.9. Функции распределения ВСЦ по длинам партий СВМПЭ №373 
(А), №399 (В), №376 (С), полученных на основе титан-магниевых катализа-
торов типа ТС. 

 

Рассмотрение функций, изображенных на рисунке 3.9, свидетельствует 

об их бимодальности. Наиболее отчетливо бимодальность F(L) проявляется у 

СВМПЭ № 373, синтезированного на основе ТС катализатора большого раз-

мера (рисунок 3.9а). Профиль F(L) партии № 373 имеет кроме основного пи-

ка при 17 нм малоамплитудный, удаленный от основного пик при 34 нм, что 

указывает на наличие в структуре данного полимера как КСЦ, так и упорядо-

ченных образований повышенной протяженности. Бимодальность F(L) в 
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СВМПЭ № 399 на основе ТС катализатора малого размера выражена со зна-

чительно меньшей, чем у партии № 373, степенью разрешения (рисунок 

3.9в). Контур этой функции складывается из двух взаимоперекрывающихся 

пиков, главный из которых, расположенный при 16 нм, соответствует наибо-

лее вероятной длине складки КСЦ (то есть толщине кристаллита), а второй, 

смещенный в длинноцепную сторону, отражает по-видимому набор выпрям-

ленных отрезков цепей тех макромолекул, которые жестко связывают сосед-

ние ламелярные кристаллиты друг с другом. Последнее предположение ос-

новывается на том, что в партиях СВМПЭ № 399 и № 373 длина наиболее 

растянутых ВСЦ превышает 35 нм, что более чем в два раза превосходит 

длину складки КСЦ. У СВМПЭ № 376, полученного на основе ТС катализа-

тора с низким содержанием титана, главный и дополнительный пики функ-

ции F(L), располагаются при 16 и 21 нм, соответственно и также перекрыва-

ются друг с другом, но разделены, в сравнении с партией № 399, более от-

четливо (рисунок 3.9с). Примечательно то, что дополнительный пик данной 

функции охватывает сравнительно узкий диапазон длин ВСЦ. Протяжен-

ность наиболее растянутых ВСЦ ограничена 28 нм. 

Функции распределения ВСЦ по длинам, представленные на рисунках 

3.8-3.9, были сопоставлены с волокнообразующими способностями соответ-

ствующих полимеров. Оказывается, что к волокнообразующим могут быть 

отнесены только те партии СВМПЭ, F(L) которых характеризуется наличием 

двух пиков: главного и дополнительного. Максимум главного симметрично-

го пика должен находиться при этом в положении, отвечающем толщине 

КСЦ 16-17 нм, а дополнительный пик, смещенный в сторону длинных ВСЦ, 

иметь асимметричное плечо, протяженность которого более чем в два раза 

превосходит толщину КСЦ. Указанным требованиям полностью соответст-

вуют партии СВМПЭ №№ 343, 373, 399. Полимеры не относятся к волокно-

образующим в том случае, когда: 

1) функция F(L) мономодальная (партия № 341); 
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2) функция F(L) бимодальная, но протяженность наиболее растянутых 

ВСЦ дополнительного пика ниже удвоенной толщины КСЦ (партия № 

376); 

3) положение главного пика функции F(L) существенно превышает стан-

дартную толщину КСЦ, а длина ВСЦ дополнительного пика значи-

тельно меньше, чем длина складки кристаллита (партия № 336). 

3.3.3. Анализ реакторных порошков СВМПЭ методом сканирующей  

          электронной микроскопии 

Полезную информацию о надмолекулярном строении (морфологии) 

реакторных порошков СВМПЭ удается получить с помощью метода скани-

рующей электронной микроскопии. Выясняется, что частицы порошка состо-

ят из глобул различного размера, которым соответствует тонкая пластинча-

тая структура, сформированная из кристаллитов на складчатых цепях [385]. 

Элементы пластинчатой структуры и сами глобулы могут быть связаны меж-

ду собой фибриллоподобными тяжами, протяженность которых существенно 

зависит от типа и размера частиц катализатора, условий полимеризации эти-

лена, а также от размера частиц полимерного порошка. В некоторых случаях 

фибриллярная морфология становится доминирующей. Иногда происходит 

также слипание частиц порошка друг с другом. 

Электронные микрофотографии реакторных порошков партий СВМПЭ 

№ 342, № 343, полученных на НШ катализаторах с низким содержанием ти-

тана (таблица 3.1), показаны на рисунках 3.10, 3.11. Видно, что порошки 

имеют смешанное фибриллярно-глобулярное строение. При этом в процессе 

синтеза на одной частице катализатора возникает множество агрегированных 

глобул, а фибриллы объединяют агрегаты, сформировавшиеся из глобул, в 

единое для каждой полимерной частицы сетчатое образование. Причина воз-

никновения фибрилл при синтезе СВМПЭ связана, как установлено в работе 

[35], с действием растягивающих напряжений, которые появляются после 

образования сплошной полимерной пленки вокруг частицы катализатора. 

Полимеризация этилена,  протекающая  на  активных  центрах   катализатора 
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Рисунок. 3.10. Электронные микрофотографии частиц порошка СВМПЭ 
№342 при увеличении 300 (а), 1000 (б), 10000 (в). 
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Рисунок. 3.11. Электронные микрофотографии частиц порошка партии 
СВМПЭ №343  при увеличении 300 (а), 1000 (б), 10000 (в). 

 

 



На
уч
на
я б
иб
ли
от
ек
а Т
вГ
У

 154 

внутри плотной полимерной оболочки, приводит к ее деформации, которая 

является специфической, характерной для двухосной вытяжки. Происходит 

так называемое «раздувание оболочки». Образованная система имеет вид 

сетки, узлами которой служат глобулярные образования, соединенные друг с 

другом вытянутыми фибриллами, ориентированными по радиусу к узлу (ри-

сунок 3.10в; 3.11в). Такого рода деформация происходит на каждой частице 

катализатора. Более того во время синтеза ситуация многократно повторяется 

на одной и той же частице катализатора [35]. В свете изложенного допустимо 

ожидать, что при одинаковой концентрации катализатора в реакционной 

смеси деформация увеличивающейся в объеме полимерной оболочки, а сле-

довательно и протяженность фибриллярных образований будет тем выше, 

чем больше размер частиц катализатора и порошка СВМПЭ. Ожидание оп-

равдывается. При сопоставлении рисунков 3.10в и 3.11в обнаружено, что 

длина фибрилл у партии СВМПЭ № 343 со средним размером частиц катали-

затора и порошка 6,8 и 130 мкм примерно в два раза больше, чем у полимера 

№ 342, катализатор и порошок которого имеют размеры 3,8 и 60 мкм, соот-

ветственно. Вполне очевидно, что раздуванию полимерной оболочки и фор-

мированию фибрилл способствует также увеличение выхода СВМПЭ. 

Строение порошка СВМПЭ определяется не только размером частиц 

катализатора и выходом полимера, но и условиями кристаллизации в процес-

се синтеза. Начало кристаллизации соответствует, как известно [44], момен-

ту, при котором длина растущей полимерной цепи достигает величины дос-

таточной для образования зародыша складчатого кристаллита. При интенси-

фикации синтеза (увеличении содержания титана в катализаторе, температу-

ры полимеризации и т.д.) количество макромолекул, одновременно растущих 

из расположенных рядом друг с другом активных центров, должно повы-

шаться [73]. В этих условиях вероятной становится сокристаллизация поли-

мерных цепей, а также их взаимное переплетение (перепутывание) [57; 58; 

61; 73]. Вполне очевидно, что перепутывание цепей ограничивает их тенден-

цию к складыванию. Не случайно, по-видимому, степень кристалличности 
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образцов, полученных на НШ катализаторах с повышенным и низким содер-

жанием титана, заметно отличается (таблица 3.12). Следует ожидать, что в 

системах с НШ катализаторами высокой активности (где вероятность пере-

путывания макромолекул достаточно велика) дефектность ламелярных кри-

сталлов и количество связывающих их отрезков цепей будет увеличиваться. 

СВМПЭ, получаемый в таких условиях, должен проявлять в процессе де-

формации (раздувания) полимерной оболочки повышенную склонность к 

фибриллообразованию. Электронномикроскопический снимок порошка 

СВМПЭ № 336, синтезированного на сравнительно активном НШ катализа-

торе с повышенным содержанием титана, высказанное предположение под-

тверждает (рисунок 3.12).  

 

 
 
 
Рисунок. 3.12. Электронная микрофотография частицы порошка партии 
СВМПЭ №336 
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Видно, что фибриллярная морфология в строении порошка № 336 ста-

новится доминирующей. С учетом ранее полученных экспериментальных 

данных (таблицы 3.4; 3.12) правомерно предположить, что высокая темпера-

тура плавления СВМПЭ (144,6 0С), более соответствующая не кристаллитам 

на складчатых цепях, а частично вытянутым образцам нити, а также очень 

большое количество недорастворенных полимерных включений (геликов) в 

прядильном растворе является прямым следствием перепутывания полимер-

ных цепей и развитого фибриллярного строения порошка. 

Особого рассмотрения заслуживает строение порошков СВМПЭ, син-

тез которых проводится при высокой (> 65 0С) температуре. Микрофотогра-

фия порошка СВМПЭ № 341, полученного на НШ катализаторе с повышен-

ным содержанием титана при температуре полимеризации этилена 70 0С по-

казана на рисунке 3.13. Сразу же отметим два обстоятельства. Во-первых, 

фибриллярные образования, присущие порошкам, приготовленным на ката-

лизаторах типа НШ, в этом случае отсутствуют. Морфологию порошка мож-

но охарактеризовать как уплотненную глобулярную (рисунок 3.13в). Во-

вторых, частицы порошка оказываются склеенными между собой в агрегаты 

неправильной формы размером 170-300 мкм (рисунок 3.13а). Можно, по-

видимому, утверждать, что такое строение порошка обусловлено высокой 

температурой полимеризации этилена. Методом ядерного магнитного резо-

нанса широких линий установлено, что в процессе нагревания сухого порош-

ка СВМПЭ существенно увеличивается доля подвижной фракции (Сm), то 

есть отрезков макромолекул неупорядоченных областей, охваченных сред-

немасштабным сегментальным движением, характерным для высокоэласти-

ческого состояния полимера. Из зависимости Сm(Т), представленной на ри-

сунке 3.14 видно, что при температуре ниже температуры плавления СВМПЭ 

наиболее заметное увеличение доли подвижной фракции (от 11 до 26-29 %) 

происходит в интервале от 40 до 70-75 0С. Вполне вероятно, что при полиме-

ризации в среде гептана (пластификатора ПЭ) доля подвижной фракции бу-

дет еще более высокой.  На наш взгляд допустимо предположить,  что за счет  
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Рисунок. 3.13. Электронные микрофотографии частиц порошка партии 
СВМПЭ №341  при увеличении 100 (а), 1000 (б), 10000 (в). 



На
уч
на
я б
иб
ли
от
ек
а Т
вГ
У

 158 

высокого содержания подвижной фракции напряжения, возникающие при 

деформации (раздувании) полимерной оболочки, формирующейся в процессе 

синтеза СВМПЭ вокруг частицы катализатора, релаксируют, а выпрямлен-

ные пучки макромолекул принимают скрученную червеобразную форму. 

 

 
Рисунок. 3.14. Зависимость доли подвижной фракции в реакторном порошке 
партии СВМПЭ №341 от температуры. 
 

Несомненно, что морфология полимерной частицы зависит от состава 

и способа приготовления используемого катализатора. Это становится весьма 

заметным при сопоставлении порошков СВМПЭ, полученных на НШ катали-

заторах и катализаторах типа ТС, носитель которых модифицирован алкокси-

группами. Электронные микрофотографии порошка СВМПЭ № 399, синте-

зированного на ТС катализаторе малого размера при температуре 45 0С  и 

давлении этилена в реакторе полимеризации 1,2 атм (таблица 3.5), показаны 

на рисунке 3.15.  
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Рисунок. 3.15. Электронные микрофотографии частиц порошка партии 
СВМПЭ № 399 при увеличении 100 (а), 1000 (б), 10000 (в). 
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Видно, что специфика условий синтеза, характерная для указанного ка-

тализатора, приводит к тому, что в полученном на его основе порошке 

СВМПЭ фибриллярная сетка между глобулярными образованиями проявля-

ется очень слабо даже при 10000-кратном увеличении (рисунок 3.15в). От-

сутствие протяженных фибрилл обусловлено по-видимому малым размером 

частиц используемого катализатора, а также слабой сокристаллизацией и пе-

репутанностью макромолекул, снижающих вероятность связывания элемен-

тов формирующейся полимерной оболочки в единое сетчатое образование. 

Влияние размера катализатора на морфологию полимерной частицы было 

продемонстрировано ранее при сопоставлении партий СВМПЭ № 342, № 343 

(рисунки 3.10в и 3.11в). Причина слабой сокристаллизации и перепутанности 

цепей менее очевидна. Одно из возможных объяснений сводится к следую-

щему. Атомы титана в ТС катализаторах малого размера легко доступны для 

мономера и сокатализатора. Поэтому активность указанных катализаторов 

настолько высока, что для предотвращения сильного экзотермического эф-

фекта, осложняющего отвод тепла из зоны реакции, давление этилена в реак-

торе синтеза необходимо снижать до 0,7-1,2 атм. Скорость реакции полиме-

ризации начинает лимитироваться в этом случае концентрацией мономера. 

Представляется, что при дефиците мономера синхронный рост цепей из рас-

положенных рядом друг с другом активных центров маловероятен. Молеку-

лы, достигшие длины, достаточной для образования зародыша кристаллита, 

перепутаны вследствие этого довольно слабо и складываются в основном на 

себя. Вследствие преимущественного роста пластинчатых кристаллитов, 

входящих в состав слабо связанных между собой глобулярных образований, 

равномерного распределения растягивающего усилия по всему объему рас-

тущей полимерной оболочки не происходит и развитая фибриллярная сетка 

не формируется. Преобладание в морфологии порошка № 399 слабо связан-

ных между собой глобулярных образований, основу которых составляют 

кристаллиты на складчатых цепях, демонстрирует рисунок 3.15в. Необходи-

мо, впрочем, отметить, что не смотря на отсутствие развитого микрофибрил-
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лярного строения в составе порошка № 399 присутствует большое количест-

во прямоцепных сегментов, протяженность которых значительно превышает 

длину складки кристаллитов. Об этом явно свидетельствует среднечисловая 

функция распределения ВСЦ по длинам, представленная на рисунке 3.9в. 

Вполне вероятно, что наиболее протяженные ВСЦ являются составной ча-

стью нанофибрилл или же индивидуальных отрезков проходных цепей, объ-

единяющих элементы пластинчатой структуры глобул на уровне размера, 

тонкие детали которого можно различить только методом спектроскопии КР. 

Морфология порошка № 399 обозначена нами как полуотрытая слабофиб-

риллярная [385]. 

Микрофотографии порошка СВМПЭ № 373, полученного на основе ТС 

катализатора большого размера (9,6 мкм) при температуре 55 0С и давлении 

этилена в реакторе полимеризации 2,0 атм, показаны на рисунке 3.16. Видно, 

что глобулярные образования в строении этого порошка доминируют. Одно-

временно присутствуют фибриллярные образования,  протяженность и тол-

щина которых значительно выше, чем у партии СВМПЭ № 399. С учетом 

вышеизложенных экспериментальных данных допустимо по-видимому ут-

верждать, что главной причиной возникновения фибрилл значительного раз-

мера является увеличение давления этилена и размера частиц используемого 

катализатора. Первый фактор способствует повышению связности полимер-

ной оболочки, формирующейся вокруг частицы катализатора, а второй росту 

объема оболочки и величины действующего на нее растягивающего усилия. 

Примечательно, что возникновение фибрилл сопровождается появлением в 

прядильном растворе СВМПЭ № 373 незначительного количества недорас-

творенных полимерных включений (таблица 3.8), присутствие которых сви-

детельствует о наличии в системе перепутанных макромолекул. В растворе 

СВМПЭ № 399, полученном на ТС катализаторе малого размера при низком 

давлении этилена в реакторе синтеза, недорастворенные включения (гелики) 

отсутствуют (таблица 3.6). 
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Рисунок. 3.16. Электронные микрофотографии частиц порошка партии 
СВМПЭ № 373 при увеличении 100 (а), 1000 (б), 10000 (в). 
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Строение порошка СВМПЭ № 376, полученного на ТС катализаторе с 

низким содержанием титана при температуре 60 0С и давлении этилена в ре-

акторе 2,0 ат (таблица 3.9), характеризуется отсутствием фибрилл. Морфоло-

гия этого порошка, микрофотография которого приведена на рисунке 3.17, 

примерно такая же как у СВМПЭ № 341, синтезированного при высокой 

температуре на НШ катализаторе с повышенным содержанием титана (таб-

лица 3.3). Следует допустить, что макромолекулы, растущие из активных 

центров ТС катализатора с низким содержанием титана, друг с другом час-

тично переплетаются. Об этом свидетельствует присутствие геликов в пря-

дильном растворе полимера № 376, а также малая величина кратности вытя-

гивания гель-нити (таблица 3.10). В то же время из-за сравнительно редкой 

плотности распределения активных центров катализатора на поверхности 

магнийсодержащего носителя объединения элементов растущей полимерной 

оболочки в единое сетчатое образование не происходит. Выпрямленные при 

увеличении объема оболочки пучки макромолекул имеют возможность ре-

лаксировать (принимать равновесные конформации) непосредственно в про-

цессе синтеза СВМПЭ. Морфологию образовавшегося при этом порошка № 

376 можно охарактеризовать как червеподобную (рисунок 3.17). 

Морфология реакторных порошков СВМПЭ, показанная на рисунках 

3.10-3.13 и 3.15-3.17, была сопоставлена с волокнообразующими свойствами 

соответствующих полимеров. Выясняется, что наиболее высокой склонно-

стью к волокнообразованию обладают порошки СВМПЭ со слабофибрил-

лярным строением (партия № 399). Рост количества и размеров фибрилл в 

порошке приводит к увеличению в прядильном растворе СВМПЭ недорас-

творенных полимерных включений (геликов) и снижению кратности вытяги-

вания сформованной гель-нити (партии №№ 373; 342; 343). Те полимеры, в 

которых фибриллярная морфология подавляет глобулярную и становится 

доминирующей,  склонности к волокнообразованию не проявляют (партия № 

336). Низкие волокнообразующие способности или полное их отсутствие ха-

рактерны  также для  порошков СВМПЭ с червеподобной морфологией, в ко- 
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Рисунок 3.17. Электронные микрофотографии частиц порошка партии 
СВМПЭ №376  при увеличении 5000 (а), 20 000 (б) 
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торых микрофибриллярные образования при (10000-20000)-кратном увели-

чении не прослеживаются (партии № 341; № 376). Следует подчеркнуть, что 

микроскопическая идентификация всех изученных порошков СВМПЭ пол-

ностью соответствует данным низкочастотной спектроскопии КР. Порошки с 

элементами фибриллярной морфологии обнаруживают бимодальную функ-

цию распределения ВСЦ по длинам, а с глобулярной морфологией – моно-

модальную. Чем больше протяженность фибрилл в порошке, тем значитель-

нее сдвиг дополнительного пика и наиболее растянутых прямоцепных сег-

ментов функции F(L) в сторону длинных ВСЦ. 

В свете изложенного правомерно утверждать, что строение реакторных 

порошков СВМПЭ, полученных с использованием различных модификаций 

титанмагниевых катализаторов и режимов полимеризации этилена, оказыва-

ет определяющее влияние на их способность к волокнообразованию.  Поро-

шок СВМПЭ с наиболее высокими волокнообразующими способностями со-

стоит из микроглобулярных образований, соединенных между собой не-

большим количеством полуоткрытых фибрилл. Функция распределения ВСЦ 

по длинам, рассчитанная из низкочастотного спектра КР данного порошка, 

характеризуется наличием двух взаимоперекрывающихся пиков: главного и 

дополнительного. Максимум главного пика находится в положении, отве-

чающем наиболее вероятной толщине кристаллитов на складчатых цепях (~ 

16 нм), формирующих тонкую пластинчатую структуру глобул, а дополни-

тельный асимметричный пик, смещенный в сторону длинных ВСЦ, отражает 

набор выпрямленных отрезков цепей тех входящих в состав фибрилл макро-

молекул, которые подвергались в процессе синтеза полимера воздействию 

растягивающих напряжений. СВМПЭ, отвечающий указанному строению, 

может быть получен с использованием титанмагниевого катализатора высо-

кой активности, носитель которого модифицирован алкокси-группами. При-

менение такого катализатора с содержанием титана 2,9-3,5 % и малым разме-

ром частиц (3,0-3,5 мкм) позволяет осуществлять процесс синтеза при срав-

нительно низких значениях температуры (45-52 0С) и давления этилена (0,6-
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1,2 атм) в реакторе полимеризации, что является обязательным условием по-

лучения СВМПЭ с высокой склонностью к волокнообразованию. Оптималь-

ная величина характеристической вязкости СВМПЭ, способного перерабаты-

ваться по методу гель-технологии в нити с высокой прочностью, должна 

быть ограничена интервалом значений 18-20 дл/г, а размер частиц и золь-

ность реакторного порошка не превышать 100 мкм и 0,025 %, соответствен-

но.  
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ГЛАВА 4.  РАСТВОРЫ, ГЕЛИ И КСЕРОГЕЛИ СВМПЭ 

 

Растворение реакторных порошков СВМПЭ приводит к снижению 

плотности перепутывания макромолекул, что обеспечивает формирование в 

геле, полученном при охлаждении полуразбавленного раствора, складчатой 

структуры кристаллитов и сравнительно редкой сетки межкристаллитных 

связей. В то же время строение гелей и ксерогелей, непосредственно влияю-

щее на способность сформованных нитей к переработке в высокопрочный 

продукт, зависит не только от концентрации СВМПЭ в исходном растворе, 

но и от молекулярной массы используемого полимера, вида растворителя, 

реологической предыстории раствора, а также многих других факторов. Изу-

чение растворов, гелей и ксерогелей СВМПЭ с помощью различных физико-

химических методов исследования вызывает вследствие этого научный и 

практический интерес. 

 

4.1. Прядильные растворы СВМПЭ 

Исследование прядильных растворов СВМПЭ предполагает изучение 

их реологического поведения в условиях, отвечающих реальному процессу 

формования гель-нити, а также оценку влияния термоокислительной и тер-

мической деструкции на снижение молекулярной массы растворенного по-

лимера, которое при продолжительном нагревании и перемешивании раство-

ра может быть столь значительным, что получение высокопрочных нитей 

становится невозможным. 

4.1.1. Реологическое поведение растворов СВМПЭ 

Процесс производства нити из СВМ ПЭ по методу гель-технологии ос-

нован на использовании полуразбавленных растворов [84-86]. При этом 

свойства сформованной гель-нити существенно зависят от реологической 

предыстории раствора. Когда на вязкоупругий раствор, продавливаемый че-

рез каналы фильеры, действует напряжение сдвига, в нем происходит час-

тичная ориентация полимерных цепей, влекущая за собой накопление упру-
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гой энергии. Возникающие в этом случае нормальные напряжения приводят 

к расширению диаметра струи, выходящей из отверстия фильеры, что делает 

процесс струеобразования менее устойчивым и ухудшает качество (равно-

мерность) филаментов нити [130]. При росте напряжения или скорости сдви-

га ориентация макромолекул в канале фильеры может увеличиться столь 

значительно, что вероятным становится образование устойчивых агрегатов 

из выпрямленных сегментов цепей, которые служат заготовками для анизо-

тропных надмолекулярных образований, формирующихся при охлаждении 

струй прядильного раствора и обладающих смешанной фибриллярно-

ламелярной морфологией [39; 44; 145]. Появление такого рода образований 

неблагоприятно влияет на ориентационное вытягивание сформованной гель-

нити [94].   

Из сказанного следует, что высокие сдвиговые напряжения, способст-

вующие ориентации макромолекул СВМПЭ в каналах фильеры, должны 

быть, по возможности, минимизированы. К сожалению, способы решения 

данного вопроса в литературе практически не рассмотрены. В связи с этим 

необходимым становится исследование реологических свойств прядильных 

растворов СВМПЭ в диапазоне напряжений (скоростей) сдвига, характерных 

для реального процесса формования гель-нити, и выбор таких условий 

струеобразования, при которых ориентация макромолекул в той или иной 

мере подавляется.   

Объектом исследования служили 3%-ные растворы СВМПЭ различной 

молекулярной массы (Mv = 2,7⋅106–4,9⋅106 г/моль) в вазелиновом масле, для 

исследования реологических свойств которых применяли два режима сдви-

гового течения: установившийся и динамический. Все измерения проводили 

с помощью реометра RheoStress-1 фирмы Haake (Германия). 

Известно [124; 125], что в полуразбавленных растворах СВМПЭ поли-

мерные цепи образуют флуктуационную сетку зацеплений, узлами которой 

являются контакты между частично перепутанными макромолекулами. Ус-

ловно можно считать, что в состоянии покоя такого рода системы обладают 
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нерегулярным флуктуационным порядком и оказывают по этой причине зна-

чительное сопротивление течению. В диапазоне низких скоростей сдвига 

флуктуационный порядок (т.е. плотность узлов сетки) сохраняется, так как 

влияние сдвиговой ориентации мало, а перемещение участков цепей быстро 

компенсируется тепловым (броуновским) движением молекулярных сегмен-

тов. При этом растворы ведут себя подобно ньютоновским жидкостям с вяз-

костью ηо, которая именуется наибольшей ньютоновской вязкостью и от ско-

рости сдвига не зависит. С увеличением скорости сдвига полимерные цепи 

начинают распутываться, ориентироваться и распрямляться в направлении 

движущей силы. Упорядочение молекул позволяет им легче проскальзывать 

относительно друг друга. Когда скорость сдвига возрастает до такой степени, 

что вызванная ею ориентация макромолекул превосходит дезориентирующее 

влияние броуновского движения, система переходит в область быстрого 

снижения вязкости, которая может распространяться вплоть до достижения 

наименьшей ньютоновской вязкости. 

Кривые вязкости растворов СВМПЭ с различной величиной молеку-

лярной массы и одинаковой концентрацией полимера (3 %масс.), полученные 

при 170 0С в режиме установившегося течения, иллюстрирует рисунок 4.1. 

Видно, что вязкость сохраняет наибольшие начальные значения в диа-

пазоне скоростей сдвига от 0,001 до ~ 0,01 с-1. При этом на величину наи-

большей ньютоновской вязкости растворов сильно влияет молекулярная мас-

са (Мv) полимера.  График соответствующей зависимости показан на рисунке 

4.2. Допустимо предположить, что при одинаковой концентрации растворов 

рост Мv способствует увеличению числа флуктуационных контактов каждой 

макромолекулы с соседними, что обусловливает повышение ηо. 

В области выше температуры кристаллизации полимера (Тс ~ 104,6 0С) 

величина вязкости растворов СВМПЭ обнаруживает зависимость от темпе-

ратуры. Кривые  вязкости  3 %  раствора  СВМПЭ с Мv равной 3,4⋅106 г/моль, 

полученные при различных температурах в режиме установившегося тече-

ния, представлены на рисунке 4.3.  
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Рисунок 4.1. Кривые вязкости 3% растворов СВМПЭ с различной величиной 
MV: 2,7 (1); 3,1 (2); 3,7 (3) и 4,9∙106 г/моль (4). 
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Рисунок 4.2. Зависимость наибольшей ньютоновской вязкости растворов 
СВМПЭ с концентрацией 3% от величины молекулярной массы полимера. 

 
Рисунок 4.3. Кривые вязкости 3% раствора СВМПЭ (MV = 3,4∙106 г/моль) при 
различных температурах. 
 

Снижение вязкости по мере повышения температуры находит объясне-

ние в рамках активационной теории Френкеля-Эйринга [386], согласно кото-

рой перемещение макромолекул в растворе под действием внешней силы и 

теплового движения определяется скоростью, с которой кинетические сег-

менты макроцепей преодолевают потенциальный барьер, отделяющий одно 

положение временного равновесия от другого. Высота барьера характеризу-

ется теплотой (энергией) активации вязкого течения ∆Н, которая рассчит ы-

вается с помощью уравнения 

                               ∆Н       1 
lgηо = lgА' + _____________ • _____  ,                                          (4.1) 
                      2,303 • R      Т 

 

где   А'  –  константа;   R – молярная  (универсальная)  газовая   постоянная;  

Т – температура в К.  
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Правомерность применения уравнения (4.1) для нахождения энергии 

активации вязкого течения полуразбавленного раствора СВМПЭ продемон-

стрирована на рисунке 4.4. 

 
Рисунок 4.4. Зависимость логарифма наибольшей ньютоновской вязкости 3% 
раствора СВМПЭ (MV = 3,4·106 г/моль) от обратной температуры 

 

Видно, что измеренные при различных температурах значения ηо укла-

дываются в координатах lgηо – 1/Т на прямую линию.  Вычисленная  по  на-

клону  этой  прямой ∆Н имеет низкое значение (~ 21 кДж/моль), что указыва-

ет, согласно [296], на практически полное отсутствие боковых ответвлений в 

макромолекулах СВМПЭ. При увеличении доли боковых ответвлений значе-

ние энергии активации быстро повышается. Так, например, у ПЭ высокого 

давления ∆Н = 46-50 кДж/моль [296]. 

Из сказанного следует, что наибольшая ньютоновская вязкость, опре-

деляющая начальный участок кривой течения, является параметром, характе-

ризующим свойства не только раствора, но и строение молекул СВМПЭ, в 

частности их линейность. В то же время диапазон низких скоростей сдвига, 
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где вязкоупругие растворы обладают ньютоновским поведением, не характе-

рен для реальных условий формования химических волокон, которым соот-

ветствует ниспадающий участок кривой течения, сдвинутый в сторону высо-

ких скоростей сдвига. В этих условиях измерение вязкости в режиме устано-

вившегося течения становится затруднительным. При высоких скоростях 

сдвига макромолекулы не успевают перемещаться относительно друг друга, 

что подавляет процесс течения и нарушает сплошность деформируемого ма-

териала. Течение сменяется скольжением материала относительно поверхно-

сти рабочего узла реометра, с которой он соприкасается, что приводит к на-

рушению основных условий, необходимых для измерения вязкости [387]. 

Повысить скорость сдвиговой деформации удается при переходе от устано-

вившегося режима течения к динамическому, который относится к неразру-

шающим сплошность исследуемого материала методам измерения. 

Результаты динамических испытаний нагретого до 170 0С 3%-го рас-

твора СВМПЭ с Мv равной 3,4⋅106 г/моль, отражающие развертку комплекс-

ного модуля упругости  раствора (G*), динамического модуля упругости (G'), 

модуля потерь (G''), а также тангенса угла механических потерь (tgδ) по уг-

ловой скорости (ω) иллюстрируют зависимости, показанные на рисунке 4.5. 

Видно, что при воздействии осцилирующего напряжения раствор 

СВМПЭ проявляет как упругую реакцию, так и способность к вязкому тече-

нию. В области сравнительно низких значений угловой скорости кривая мо-

дуля потерь G''(ω) располагается несколько выше кривой G'(ω), характер и-

зующей изменение динамического модуля упругости. В этом  случае основ-

ная доля внешней энергии деформирования не аккумулируется системой, а 

успевает рассеяться за один период колебаний в виде тепла. Раствор является 

в большей степени вязким, чем упругим (tgδ > 1). По мере последующего 

увеличения угловой скорости все более значительная доля внешней энергии 

расходуется на ориентацию полимерных цепей. Это ведет к снижению сег-

ментальной подвижности макромолекул (уменьшению теплопотерь) и накоп- 
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Рисунок 4.5. Результаты динамических испытаний нагретого до 170 ºС 3%-го 
раствора СВМПЭ с MV = 3,4·106 г/моль, отражающие развертку комплексно-
го модуля упругости раствора (G*), динамического модуля упругости (G'), 
модуля потерь (G’’) и тангенса угла механических потерь (tg δ) по угловой 
скорости (ω) 

 

лению в системе высокоэластической составляющей деформации, что обу-

словливает преобладающий рост динамического модуля упругости, который 

становится в итоге больше модуля потерь. При этом точка пересечения час-

тотных зависимостей G'' и G', отвечающая значению tgδ = 1, разделяет облас-

ти, в которых раствор СВМПЭ обладает преимущественно вязкими или же 

преимущественно упругими свойствами. В ходе дальнейшего повышения 

частоты внешних механических колебаний рассеяние энергии в виде тепла 

еще более снижается, рост G'' затормаживается, а G' приближается к величи-

не комплексного модуля упругости. Упругая реакция раствора на осцилли-

рующее напряжение начинает существенно превышать вязкую (tgδ < 1). 

Графики зависимостей G*(ω), G'(ω) и G''(ω) были преобразованы в со-

ответствующие кривые вязкости, изменение хода которых, показанное на ри-

сунке 4.6, происходит по тем же закономерностям, что и модулей. По мере 
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роста угловой скорости значение комплексной вязкости (η*) и обеих ее с о-

ставляющих уменьшаются. При этом запасенная (мнимая) вязкость η'' = G'/ω, 

характеризующая упругое сопротивление раствора динамическому сдвигу, 

постепенно сближается с величиной комплексной вязкости, то есть становит-

ся доминирующей. 

 
Рисунок 4.6. Кривые вязкости 3% раствора СВМПЭ с MV = 3,4·106 г/моль в 
условиях динамического испытания. 

 

Полученные результаты показывают, что рост скорости сдвига (угло-

вой скорости) способствует развитию в полуразбавленном растворе СВМПЭ 

высокоэластической составляющей деформации, релаксация которой неми-

нуемо приводит к расширению диаметра струй, истекающих из отверстий 

фильеры, и ухудшению качества сформованной нити. Графики зависимости 

скорости сдвига раствора от внутреннего радиуса (R) капилляра фильеры при 

характерных для реальных условий формования величинах объемного расхо-

да (Q)  раствора  через  капилляр показаны на рисунке 4.7. Значения скорости 
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сдвига (γ'R) были рассчитаны при этом с помощью известного [374] уравне-

ния: γ' R = 4Q/πR3. Видно, что снижение скорости сдвига, обусловливающее 

частичное подавление ориентации и высокоэластической деформации мак-

ромолекул, происходит, при прочих равных условиях формования, тем пол-

нее, чем больше радиус капилляра фильеры и меньше величина объемного 

расхода раствора. В случае высокой величины подачи раствора на фильеру 

(высокой производительности процесса формования) уменьшение расхода 

раствора через каждый из капилляров может быть обеспечено ростом числа 

отверстий в фильере. 

 
Рисунок 4.7. Зависимость скорости сдвига раствора СВМПЭ от внутреннего 
радиуса капилляра фильеры (R) при объемном расходе (Q): 26,66 (1); 13,33 
(2); 8,89 (3); 6,67 (4) и 5,33·10-9 м3/с (5). 

 

Проведенные реологические испытания не дают информации о вероят-

ности образования агрегатов из выпрямленных сегментов цепей при течении 

раствора СВМПЭ через капилляры фильеры. Для рассмотрения этого вопро-

са нами был реализован режим постоянного напряжения сдвига, обеспечи-

вающий неньютоновское течение раствора. В ходе эксперимента фиксирова-
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ли изменение вязкости системы во времени. Графики зависимостей вязкости 

от времени нагретого до 170 0С 3%-го раствора СВМПЭ с Mv = 3,4⋅106 г/моль,  

полученные  при значениях  напряжении  сдвига  10   и 20 Па, представлены 

на рисунке 4.8.  

 
Рисунок 4.8. Зависимость вязкости 3% раствора  СВМПЭ с Mv = 3,4⋅106 

г/моль от времени при напряжениях сдвига 10 Па и 20 Па (температура 
170°С). 

 

Оказывается, что закономерное снижение вязкости, вызванное ориен-

тацией макромолекул в сдвиговом поле, сменяется с течением времени ее 

ростом, который тем значительнее, чем выше действующее на систему на-

пряжение. Причиной наблюдаемого эффекта является, как показано в работе 

[134], адсорбция полимерных цепей, достигших определенной степени ори-

ентации, на соприкасающихся с раствором рабочих поверхностях реометра. 

В процессе сорбции цепи переплетаются друг с другом, формируя сетчатый 

слой, который постепенно прорастает вглубь занимаемого раствором про-

странства. Рост объема сетчатого слоя сопровождается повышением вязкости 
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деформируемой системы. При этом за время эксперимента величина вязкости 

не достигает стационарного уровня, что свидетельствует о незавершенности 

происходящих в системе процессов. С целью получения более полной ин-

формации условия эксперимента были изменены: температура раствора сни-

жена до 161 0С, а напряжение сдвига увеличено до 100 Па. Изменение вязко-

сти раствора от времени в этих условиях демонстрирует рисунок 4.9, из ко-

торого видно, что со временем (по мере роста сетчатого слоя) вязкость уве-

личивается до максимальной величины, а затем резко падает. Причиной сни-

жения вязкости следует признать нарушение сплошности сетчатого слоя, за-

полнившего в определенный момент все рабочее пространство реометра 

[134]. 

 
Рисунок 4.9. Зависимость вязкости 3% раствора СВМПЭ с Mv = 3,4⋅106 г/моль 
от времени при напряжении сдвига 100 Па (температура 161 °С). 

 

Если эксперимент, проведенный при постоянном напряжении сдвига 

100 Па, завершить размыканием рабочих плоскостей реометра, то на месте 

сетчатого слоя, примыкавшего ранее к вращающемуся диску реометра, сразу 

же появляется непрозрачная пленка полимера, образование которой можно 

объяснить присутствием в структурированном растворе ассоциатов из вы-
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прямленных сегментов цепей, способствующих быстрому фазовому разделе-

нию системы.  Для проверки высказанного предположения охлажденный 

раствор (гель) анализировали методом дифференциальной сканирующей ка-

лориметрии. Из сопоставления термограмм, представленных на рисунке 4.10, 

следует, что температура плавления геля (Тm) на основе подвергшегося де-

формированию раствора выше, чем у геля, полученного охлаждением исход-

ного недеформированного раствора СВМПЭ. Рост Тm геля, косвенно свиде-

тельствующий об увеличении длины складки кристаллитов [388], является на 

наш взгляд подтверждением того, что постоянное напряжение сдвига стиму-

лирует ориентацию макромолекул в полуразбавленном растворе СВМПЭ и 

приводит к образованию ассоциатов из выпрямленных сегментов цепей по-

вышенной протяженности. 

 
Рисунок 4.10. Термограммы плавления гелей на основе недеформированного 
3% раствора СВМПЭ (1) и раствора той же концентрации, подвергнутого в 
течение 15 минут постоянному напряжению сдвига 100 Па при 161 ºС (пр и-
бор: DSK-Diamond «Perkin Elmer», скорость нагревания 10 ºС/мин). 
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Следует, впрочем, отметить, что индукционный период, предшест-

вующий началу формирования сетчатого слоя и устойчивых при температуре 

эксперимента ассоциатов, исчисляется сотнями секунд (рисунки 4.8; 4.9), то-

гда как время пребывания прядильного раствора в каналах фильеры не пре-

вышает 0,5 с. По этой причине в реальных условиях формования вероятность 

структурирования полуразбавленного раствора СВМПЭ пренебрежимо мала. 

4.1.2. Деструкция СВМПЭ в растворе 

Растворение СВМПЭ и формование гель-нити может сопровождаться 

деструкцией макромолекул и снижением молекулярной массы (Мv) полимера 

[121]. Степень деструкции увеличивается по мере роста температуры, дли-

тельности растворения и повышения Мv. Для оценки величины деструкции 

СВМПЭ нами была изучена динамика уменьшения характеристической вяз-

кости раствора полимера в вазелиновом масле при температуре 200 0С, кото-

рая соответствует верхней температурной границе процессов растворения и 

формования. Измерение характеристической вязкости осуществляли с помо-

щью вискозиметра Убеллоде (параграф 2.2.2.1). Объектом исследования 

служил СВМПЭ с Мv = 4,3⋅106 г/моль. 

Навеску порошка СВМПЭ помещали в вискозиметр. Туда же заливали 

отмеренный объем вазелинового масла, требуемый для образования суспен-

зии с концентрацией полимера, равной 0,05 % (масс.). Диспергированный в 

масле порошок перемешивали за счет барботирования через суспензию азота 

или воздуха. При этом перемешивание проводили либо с открытыми в атмо-

сферу коленами вискозиметра, либо под азотной подушкой. Вискозиметр с 

приготовленной таким образом суспензией помещали в нагретый термостат, 

заполненный силиконовым маслом, и выдерживали не прекращая перемеши-

вания в течение 300 минут при 200 0С. Измерение характеристической вязко-

сти начинали после 30-минутной выдержки, достаточной для полного рас-

творения СВМПЭ. Было проанализировано три варианта приготовления рас-

твора, влияющих на степень деструкции полимера: 
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I – суспензия СВМПЭ в вазелиновом масле перед растворением дега-

зирована непосредственно в вискозиметре, подключенном к вакуумному на-

сосу, при остаточном давлении ~ 400 Па; растворение (перемешивание) и вы-

сокотемпературная выдержка раствора ведутся в атмосфере азота; 

II – суспензия не дегазирована; процесс растворения и все другие опе-

рации ведутся в атмосфере азота; 

III – суспензия не дегазирована; для перемешивания системы использу-

ется сжатый воздух; все другие операции ведутся в обычной воздушной ат-

мосфере. 

О величине деструкции СВМПЭ судили по отношению  

                                         [η]τ / [η]о,                                                           (4.2) 

где [η]τ – характеристическая вязкость полимера, определенная после выдер-

живания горячего раствора в течение времени τ; [η]о – характеристическая 

вязкость СВМПЭ после 30-минутной выдержки при 200 0С, необходимой для 

полного растворения полимера. 

Зависимость, характеризующая уменьшение [η]τ/[η]о во времени при 

трех различных вариантах приготовления раствора, показана на рисунке 4.11. 

Видно, что собственно термическая деструкция СВМПЭ при 200 0С практи-

чески отсутствует. При использовании вакуумированной (дегазированной) 

суспензии и проведении процесса в инертной атмосфере (вариант I) даже 

длительная (5 часов) выдержка раствора при 200 0С приводит к снижению 

характеристической вязкости полимера всего лишь на 4 %. В то же время 

термоокислительная деструкция, обусловленная присутствием в горячем рас-

творе кислорода воздуха, идет со значительной скоростью и тем интенсив-

нее, чем доступнее проникновение воздуха в раствор (варианты II, III). 

Полученные результаты ставят под сомнение рекомендации некоторых 

исследователей [122; 389; 390], касающиеся обязательного использования 

при растворении СВМПЭ специальных антиоксидантов. Тщательная дегаза-

ция суспензии, создание инертной атмосферы, а также герметизация техно-

логического оборудования позволяют исключить присутствие в прядильном 
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Рисунок 4.11. Деструкция СВМПЭ в растворе (Т=200 °С) при различных ус-
ловиях: 1 – суспензия вакуумирована, инертная атмосфера; 2 – суспензия не 
вакуумирована, инертная атмосфера; 3 – суспензия не вакуумирована, воз-
душная атмосфера. 

 

растворе кислорода воздуха и предотвратить термоокислительную деструк-

цию полимера. Применение антиоксидантов, стоимость которых достаточно 

высокая, становится в этом случае лишним. Следует к тому же отметить, что 

тщательная дегазация суспензии или раствора полимера является для всех 

видов растворных волокон стандартной, предусмотренной регламентом тех-

нологической операцией. 

 

4.2. Гели и ксерогели СВМПЭ 

Охлаждение горячего полуразбавленного раствора СВМПЭ приводит к 

появлению двух отдельных фаз, разделить которые механическими средст-

вами оказывается невозможным. Указанный процесс, обычно именуемый ге-
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леобразованием, является для СВМПЭ следствием проявления кристаллиза-

ции [157]. При этом кристаллизация СВМПЭ из полуразбавленного раствора 

не может быть полной. Вследствие перепутанности цепей в растворе и кине-

тических причин, вызванных невозможностью достижения равновесия при 

конечной скорости кристаллизации, далеко не все звенья макромолекул 

СВМПЭ способны переходить в упорядоченное кристаллическое состояние. 

Часть звеньев остается в аморфной фазе (в растворе), выполняя функцию 

связующих элементов между кристаллическими образованиями. В результате 

формируется единая сетчатая система, которая занимает весь объем охлаж-

денного раствора, придавая ему характерную для твердого тела устойчивость 

формы. Согласно модельным представлениям Де Женна и Келлера [163-165] 

роль узлов сетки могут играть кристаллические микроблоки полимерного 

каркаса геля. В этом случае строение кристаллических микроблоков, а также 

их размер и массовое содержание должны влиять на прочность и связность 

полученной при охлаждении раствора системы, определяя возможность и ус-

ловия ее трансформации в фибриллярную структуру ориентированного во-

локна. Экспериментальной проверке предложенной модели уделяется вслед-

ствие этого пристальное внимание [391-395]. Однако до сих пор вопросы 

формирования и строения кристаллических узлов геля СВМПЭ остаются ма-

лоизученными, плохо поддающимися решению в рамках традиционных ме-

тодов исследования полимеров. Не менее важным является вопрос о строе-

нии аморфных областей полимерного каркаса геля, которые служат местом 

сосредоточения различного рода молекулярных дефектов и оказывают вслед-

ствие этого значительное влияние на способность сформованного гель-

волокна к многократному вытягиванию. 

В настоящей работе строение гелей СВМПЭ и ксерогелей на их основе 

изучали методами ИК спектроскопии, ДСК, низкочастотной спектроскопии 

КР, электронной сканирующей микроскопии и рентгеноструктурного анализа 

в больших углах дифракции. О механических и других свойствах простран-
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ственной сетки гелей судили по результатам динамических реологических 

испытаний. 

4.2.1. Изучение узлов пространственной сетки гелей методом  

          ИК спектроскопии 

В соответствии с представлениями Де Женна и Келлера [163-165] в ИК 

спектрах геля СВМПЭ должны присутствовать полосы поглощения кристал-

лических областей. Экспериментальное подтверждение данного предполо-

жения осложнено тем, что гели имеют, как правило, малую концентрацию 

полимера (< 5 %). В результате на ИК спектр полимера накладывается интен-

сивное поглощение от растворителя. Изучение спектров гелей, полученных 

из раствора в вазелиновом масле, становится по этой причине невозможным. 

Установлено, к тому же, что пространственная сетка геля формируется лишь 

в том случае, когда концентрация СВМПЭ в исходном растворе превышает 

определенный критический предел. Начиная с этой критической концентра-

ции (Скр), величина которой зависит от молекулярной массы (Мv) СВМПЭ 

(таблица 4.1), в охлажденной полимерной системе наблюдается резкое уве-

личение модуля сдвига (примерно с 10 до 103-104 Па). 

 

Таблица 4.1  Минимальная концентрация раствора СВМПЭ, обеспечивающая 

                      образование пространственной сетки геля 

№ партии 

СВМПЭ 

Мv, 

г/моль 
Растворитель 

Скр, 

% масс. 

396 2,2.106 n-ксилол 0,5 

396 2,2.106 декалин 0,5 

399 4,3.106 декалин 0,3 

378 9,0.106 декалин 0,15 

 

Для обнаружения отклика системы на увеличение связности вещества 

были сняты ИК спектры охлажденных растворов СВМПЭ в декалине с кон-

центрацией полимера как выше, так и ниже критической. В качестве наибо-
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лее удобной области спектра был выбран диапазон частот 700-750 см-1, внут-

ри которого ИК полоса декалина с максимумом на частоте ~ 742 см-1 не-

сколько отдалена от аморфно-кристаллического дублета ПЭ 720/731 см-1. Во 

всех остальных конформационно-чувствительных областях наблюдается су-

щественное наложение растворителя на ИК спектр ПЭ [396]. Из представ-

ленных на рисунке 4.12 ИК спектров видно, что при концентрации полимера 

выше Скр дублет 720/731 см-1 проявляется весьма отчетливо, что служит пря-

мым доказательством наличия в геле кристаллических образований. В том 

случае, когда концентрация ниже критической дублет отсутствует, но полоса 

731 см-1, которая характеризует только кристаллическую фазу ПЭ, прослежи-

вается на плече полосы при 742 см-1, относящейся к растворителю полимера 

(декалину). Следовательно кристаллиты в охлажденном растворе присутст-

вуют даже в том случае, когда концентрация СВМПЭ ниже критической и 

связной системы (то есть геля) не образуется. 

 
Рисунок 4.12. ИК спектры пропускания гелей СВМПЭ (MV = 2,2∙106), полу-
ченных из  растворов  в  декалине  при  массовой концентрации полимера 
0,01 % и 2,0 %. 
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Необходимо отметить, что сетка геля способна сохраняться только в 

определенном интервале температур [397]. Из рисунка 4.13 видно, что по ме-

ре повышения температуры в ИК спектре геля, приготовленного из 2%-го 

раствора СВМПЭ в декалине, наблюдается постепенное уменьшение интен-

сивности полос поглощения дублета 720/731 см-1, что объясняется частичным 

плавлением кристаллических узлов пространственной сетки геля. При темпе-

ратуре 90 0С кристаллическая полоса на частоте 731 см-1 исчезает полностью, 

а сам гель переходит в состояние раствора. В ходе последующего охлажде-

ния до комнатной температуры раствор вновь становится гелем. ИК спектр 

принимает исходный вид, что свидетельствует о восстановлении кристалли-

ческих узлов сетки. Следовательно гели СВМПЭ термообратимы. 

 
 
Рисунок 4.13. ИК спектры пропускания геля СВМПЭ (MV = 2,2∙10 6), полу-
ченного из раствора в декалине при массовой концентрации полимера 2% в 
зависимости от температуры: 20 (1), 80 (2), 90°С (3). 

 

Полученные экспериментальные результаты полностью согласуются с 

модельными представлениями А. Келлера [165] о том, что в термообратимых 

гелях СВМПЭ узлами пространственной сетки являются кристаллические 

образования. 
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4.2.2. Изучение строения гелей и ксерогелей методами низкочастотной  

          спектроскопии КР и сканирующей электронной микроскопии 

Полезную информацию о молекулярном строении гелей СВМПЭ уда-

ется получить с помощью метода низкочастотной спектроскопии КР в облас-

ти продольных акустических колебаний. Объектом исследования служили 

гели,  приготовленные  охлаждением 3%-ых  растворов  партий  СВМПЭ 

№№ 373, 399, 376, 341 в вазелиновом масле. Партии (реакторные порошки) 

СВМПЭ, использованные для приготовления гелей, были получены с приме-

нением различных модификаций титанмагниевых катализаторов и режимов 

полимеризации этилена (таблицы №№ 3.3; 3.5; 3.7; 3.9). При этом морфоло-

гия, молекулярное строение, а также склонность к волокнообразованию (таб-

лицы №№ 3.4; 3.6; 3.8; 3.10) всех четырех партий существенно отличались 

друг от друга. Некоторые свойства реакторных порошков СВМПЭ и вытяну-

тых гель-нитей на их основе приведены в таблице 4.2. 

 

Таблица 4.2  Свойства реакторных порошков СВМПЭ и вытянутых  

                      гель-нитей на их основе 

Образец 
№ пар-

тии 

Мv
.10-6, 

г/моль 
Морфология  

порошка 
Вид F(L) 
порошка λ* 

σр*, 
сН 

текс 

Е*, 
сН 

текс 

А 
373 5,0 

Сетчатая фиб-
риллярная  
(рис. 3.16) 

Бимодальная 
(рис. 3.9) 24,8 278 9700 

В 
399 4,3 

Полуоткрытая 
слабофибрил-

лярная  
(рис. 3.15) 

Бимодальная 
(рис. 3.9) 30,5 292 10800 

С 
376 7,7 Червеподобная  

(рис. 3.17) 
Бимодальная 

(рис. 3.9) 5,5 39 150 

Д 
341 3,4 

Уплотненная 
глобулярная 
(рис. 3.13) 

Мономо-
дальная 

(рис. 3.8) 
Не тянется 

 

* λ – предельная кратность вытягивания сформованной гель-нити;  

   σр, Е – прочность и модуль упругости вытянутой нити. 
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Среднечисловые функции распределения F(L) выпрямленных сегмен-

тов цепей (ВСЦ) по длинам, рассчитанные из КР спектров гелей, приготов-

ленных из порошков СВМПЭ с различной предысторией и волокнообразую-

щими свойствами (таблица 4.2), показаны на рисунке 4.14. Очевидно разли-

чие между образцами А и В с одной стороны и образцами С и Д с другой 

стороны. Из порошков с сетчатой и полуоткрытой фибриллярной морфоло-

гией (А и В) получены гели с бимодальным распределением ВСЦ по длинам, 

в то время как гели, приготовленные из порошков с червеподобной и глобу-

лярной морфологией (С и Д), обнаруживают мономодальные F(L), единст-

венные пики которых находятся при 3 и 4 нм, что близко к положению ос-

новных пиков в гелях А и В, расположенных при 5 и 3 нм, соответственно. 

Что касается дополнительных малоамплитудных пиков в бимодальных F(L) 

гелей А и В, то наиболее вероятная длина формирующих их ВСЦ составляет 

около 10 нм. 

Качественно, но не количественно, молекулярное строение гелей на-

поминает строение порошков СВМПЭ. Основные пики функций F(L) гелей 

представляют собой несимметричный купол, положение вершины которого 

отвечает наиболее вероятной длине ВСЦ – Lp. Нами показано [398; 399], что 

при одинаковых термодинамических условиях образования гелей величина 

Lp от концентрации полуразбавленного раствора практически не зависит. 

Это обстоятельство указывает на то, что ВСЦ, относящиеся к основному пи-

ку F(L) гелей, не являются изолированными транс-последовательностями, а 

входят в состав кристаллических микроблочных образований, размеры кото-

рых определяются термодинамическими условиями их формирования. По-

скольку наиболее вероятная длина ВСЦ в гелях на основе вазелинового мас-

ла составляет 3-5 нм, а контурная длина молекулы ПЭ с Мv > 106 г/моль пре-

вышает 10000 нм можно по-видимому утверждать, что в гелях, имеющих 

степень кристалличности полимерного каркаса более 70 %, микрокристалли-

ческие   образования  (узлы)   сформированы  из  кристаллитов на складчатых  
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Рисунок 4.14. Спектры КР и функции распределения ВСЦ по длинам в гелях, 
приготовленных из реакторных порошков СВМПЭ с различной предыстори-
ей. 

 

цепях (КСЦ), то есть из пластинчатых кристаллитов (ламелей). При этом по-

ложение Lp почти совпадает со средней длиной складки кристаллитов (их 

толщиной). Естественно, что в зависимости от условий получения геля, на-

пример, степени переохлаждения раствора или вида используемого раство-

рителя толщина КСЦ будет меняться. Возвращаясь к дополнительным пикам 

бимодальных F(L), показанных на рисунке 4.14 (а; в), следует отметить, что 

их положение при 10 нм свидетельствует о наличии в геле определенного ко-
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личества ВСЦ, длина которых превышает величину Lр основного пика в 2-3 

раза. Представляется, что равнодлинные ВСЦ, относящиеся к дополнитель-

ному пику, находятся в неупорядоченной фазе геля и повышают жесткость 

сцепления соседних пластинчатых кристаллитов друг с другом. 

Примечательно, что гели (изотропные гель-нити) с бимодальной функ-

цией распределения ВСЦ по длинам обладают способностью к многократно-

му ориентационному вытягиванию, а гели с мономодальной функцией F(L) 

не обладают (таблица 4.2). 

Получение высокопрочных нитей из СВМПЭ может быть основано на 

использовании не только гелей, но и ксерогелей [328; 331]. При этом переход 

гель→ксерогель, происходящий в нашем случае в состоянии свободной 

усадки, приводит к существенным изменениям в строении полимера. На ри-

сунке 4.15 представлены бимодальная и мономодальная функции распреде-

ления ВСЦ по длинам двух ксерогелей, приготовленных из гелей на основе 

партий СВМПЭ № 373 и № 341 с би- и мономодальной F(L), соответственно.  

 
Рисунок 4.15. Бимодальная (а) и мономодальная (b) функции распределения 
ВСЦ по длинам в ксерогелях СВМПЭ: a – ксерогель получен из геля 
СВМПЭ, F(L) которого показана на рис. 4.14,а; b – на рис. 4.14,d. 
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При сопоставлении  F(L) гелей и ксерогелей обращают на себя внима-

ние следующие обстоятельства: 

1) в процессе перехода гель→ксерогель, который осуществляется путем 

5-кратной экстракции вазелинового масла с помощью гептана при 60 
0С и последующей сушки от экстрагента на воздухе, би- или мономо-

дальность функции распределения ВСЦ по длинам качественно не на-

рушается и наследуется ксерогелем; 

2) очевидна тенденция увеличения толщины складчатых кристаллитов в 

ксерогелях в сравнении с соответствующими гелями. Главные пики 

функций  F(L)  расположены  в  ксерогелях  при 6-7 нм,  а  в гелях при 

3-5 нм; 

3) полуширина основных пиков функций F(L) в ксерогелях больше, чем в 

гелях. Следовательно в ксерогелях дефектность пластинчатых кристал-

литов выше, чем в гелях; 

4) в бимодальной F(L) ксерогеля на основе СВМПЭ № 373 дополнитель-

ный пик, расположенный при 11 нм, имеет в сравнении с гелем более 

массивное правое плечо, протяженность которого превышает 20 нм.   

Интересно отметить, что би- или мономодальность F(L) ксерогелей от-

ражается на их надмолекулярном строении. Электронные микрофотографии 

ксерогельных пленок, полученных из партий СВМП № 373 и № 341, показа-

ны на рисунках 4.16 и 4.17. Видно, что морфология пленок существенно раз-

личается. Ксерогель на основе партии СВМПЭ № 373 (рисунок 4.16) выгля-

дит как сотовая конструкция с размером ячейки 3-4 мкм. Каждую ячейку об-

разуют тонкие лепестки с толщиной стенки около 100 нм, сформированные, 

как указано в работе [172], из стопок уложенных друг на друга пластинчатых 

(ламелярных) кристаллитов. Методом низкочастотной спектроскопии КР ус-

тановлено, что в ксерогеле, показанном на рисунке 4.16, функция распреде-

ления ВСЦ по длинам бимодальная, а количество ВСЦ с L > 2Lp значитель-

ное (рисунок 4.15). В этой связи правомерным представляется мнение авто-

ров  работ [400; 401]  о том,  то наиболее протяженные ВСЦ жёстко связыва- 
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Рисунок 4.16. Электронные микрофотографии ксерогельной пленки на осно-
ве партии СВМПЭ № 373. 
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Рисунок 4.17. Электронные микрофотографии ксерогельной пленки на осно-
ве партии СВМПЭ № 341. 
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ют уложенные в стопки пластинчатые кристаллиты, формируя при этом ус-

тойчивые кластеры (структуры типа «сэндвича»), состоящие из большого 

числа компланарных кристаллитов. 

Ксерогель из партии СВМПЭ № 341 (рисунок 4.17) состоит из тонких и 

сравнительно мелких лепестковых образований, имеющих скрученную фор-

му. Примечательно, что функция F(L)  этого ксерогеля мономодальная, а ко-

личество ВСЦ с L > 2Lp значительно меньше в сравнении с ксерогелем на 

основе партии СВМПЭ № 373. Вполне вероятно, что в этом случае значи-

тельная часть кристаллитов, формирующих стенки лепестковых образований 

ксерогеля, связана между собой не выпрямленными, а свернутыми участками 

макромолекул. Доля устойчивых (жёстких) кластеров, армированных про-

ходными ВСЦ при этом снижается, вследствие чего пластинчатые кристал-

литы приобретают некоторую подвижность и становятся способными пере-

мещаться (скользить) относительно друг друга под действием напряжений, 

возникающих в процессе перехода гель→ксерогель. Форма лепестков стано-

вится в итоге искаженной (скрученной). 

Сопоставление морфологии и молекулярного строения реакторных по-

рошков СВМПЭ с различной предысторией со строением гелей и ксерогелей 

на их основе позволяет сделать несколько обобщений: 

1) гели, приготовленные из порошков СВМПЭ с фибриллярной морфоло-

гией (сетчатой или полуоткрытой) имеют бимодальную функцию рас-

пределения ВСЦ по длинам, в то время как для гелей на основе порош-

ков с червеподобным или глобулярным строением характерна мономо-

дальная F(L); 

2) при переходе гель→ксерогель общий вид функции распределения ВСЦ 

по длинам сохраняет бимодальный или мономодальный характер; 

3) только гели (изотропные гель-нити) с бимодальной функцией F(L) об-

ладают способностью к многократному ориентационному вытягива-

нию.   
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Влияние бимодального распределения ВСЦ по длинам на склонность 

гель-нити к многократному ориентационному вытягиванию находит прием-

лемое, на наш взгляд, объяснение в рамках общего подхода к строению про-

странственной сетки геля, разработанного Де Женном и Келлером [163-165]. 

Согласно этому подходу высокую кратность вытягивания гель-нити обеспе-

чивает низкая степень перепутанности макромолекул в исходном полураз-

бавленном растворе, позволяющая им складываться на себя и формировать 

при охлаждении плоские ленты, входящие в ламелярные пластины кристал-

лических узлов. Основной вклад в накопление одноосной деформации нити 

вносит при этом распрямление (распад) складок КСЦ под действием внеш-

ней растягивающей нагрузки. Возможность передачи растягивающего усилия 

на КСЦ через все элементы пространственной сетки геля приобретает в этом 

случае определяющее (ключевое) значение. Допустимо предположить, что 

присутствие в неупорядоченной фазе неориентированной гель-нити протя-

женных равнодлинных ВСЦ, отвечающих положению дополнительного пика 

функции F(L), должно существенно повышать жесткость сцепления кристал-

лических узлов геля друг с другом, способствуя равномерной передаче на 

них внешней растягивающей нагрузки и обеспечивая впоследствии синхро-

низацию их распада в области шейки. В гелях с мономодальной функцией 

F(L) жесткие связи между пластинчатыми кристаллитами отсутствуют или 

же весьма редкие. Ламелярные узлы соединены между собой свернутыми от-

резками макромолекул различной длины. Это приводит к тому, что прила-

гаемая к исходной гель-нити растягивающая нагрузка концентрируется на 

малом количестве наиболее коротких проходных цепей, способствуя их бы-

строму последовательному разрыву. Сколь-нибудь эффективное ориентаци-

онное вытягивание, обеспечивающее получение прочных нитей, в этом слу-

чае реализовать невозможно. 
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4.2.3. Изучение структуры гелей и ксерогелей методом  

          широкоуглового рассеяния рентгеновских лучей 

Дифрактограммы геля и ксерогеля СВМПЭ (партия № 373) в области 

экваториальных дифракционных пиков от кристаллографических плоскостей 

(110) и (200) представлены на рисунке 4.18. 

 
Рисунок 4.18. Дифрактограммы геля (1) и ксерогеля (2) СВМПЭ в области 
экваториальных дифракционных пиков от кристаллографических плоскостей 
(110) и (200). 

 

Заметна асимметрия пиков, которая более отчетливо выражена в твер-

дом, освобожденном от вазелинового масла образце – ксерогеле. Наличие 

асимметрии может быть обусловлено присутствием дефектных ячеек в кри-

сталлитах или несовершенством некоторых кристаллитов в целом. При этом 

пики рассеяния от дефектной и более совершенной частей кристаллитов про-

являются при различных углах дифракции и накладываются друг на друга. 

Для оценки вклада неразрешенных пиков в асимметричные кривые рентге-

новского рассеяния нами была использована обыкновенная, продемонстри-

рованная на рисунке 4.19, восстановительная процедура. Экспериментальные 

пики дифракции от плоскости (200) в дифрактограммах геля и ксерогеля бы-

ли вначале откорректированы с учетом базового рассеяния. Затем профили 

каждого  пика  апроксимировались  двумя  симметричными  гауссовыми кри- 
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Рисунок 4.19. Апроксимация экваториального дифракционного пика от 
кристаллографической плоскости (200) двумя симметричными гауссовскими 
кривыми в геле (а) и ксерогеле (б) СВМПЭ. 

 

выми. Суммарная интенсивность симметричных кривых совпадала с экспе-

риментальной. Угловое положение (2Θ1; 2Θ2) и полуширина (β1; β2) получен-

ных таким образом симметричных пиков приведены в таблице 4.3. Видно, 

что в отличие от β1 и β2 значения 2Θ 1 и 2Θ 2 при переходе гель→ксерогель 

практически не изменяются. 

 

Таблица 4.3  Угловое положение (2Θ) и полуширина (β) дифракционных пи- 

                       ков от плоскости (200) в геле и ксерогеле СВМПЭ (в градусах) 

Образец 2Θ1 2Θ2 β1 β2 

Гель 24,06 + 0,01 23,85 + 0,05 0,18 + 0,02 0,69 + 0,02 

Ксерогель 24,03 + 0,02 23,84 + 0,04 0,27 + 0,03 0,52 + 0,03 
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Представленные в таблице 4.3 результаты были использованы для рас-

чета межплоскостного расстояния и поперечных размеров соответствующих 

кристаллитов. Размерам от пика с большим углом дифракции присвоен ин-

декс «1», а с меньшими «2». 

Величина межплоскостного расстояния определяется, в соответствии с 

законом Вульфа-Брегга, угловым положением дифракционного пика на ди-

фрактограмме 

                                    2di = nλ /sin Θ,                                                      (4.3) 

здесь i – число индивидуальных составляющих в пике; d – расстояние между 

последовательными идентичными атомными плоскостями; n – целое число, 

равное порядковому номеру плоскости (в нашем случае n = 2); λ - длина вол-

ны монохроматического излучения (0,154 нм). 

Рассчитанные по формуле (4.3) межплоскостные расстояния (d1; d2), 

соответствующие угловому положению симметричных дифракционных пи-

ков в геле и ксерогеле СВМПЭ, указаны в таблице 4.4. В этой же таблице 

приведены значения поперечных размеров (L1; L2) кристаллитов и их толщи-

на (Lp), определенная с помощью метода низкочастотной спектроскопии КР. 

 

Таблица 4.4  Некоторые параметры кристаллической фазы в геле и ксерогеле 

                      СВМПЭ 

Образец d1, нм d2, нм L1, нм L2, нм Lp, нм 

Гель 0,739 + 0,001 0,743 + 0,002 47 + 2,0 12,0 + 1,0 5,0 + 0,1 

Ксерогель 0,740 + 0,001 0,744 + 0,001 31 + 3,0 16,0 + 2,0 7,2 + 0,1 

 

Выясняется, что в восстановленных симметричных пиках геля и ксеро-

геля главному дифракционному пику (200) при 2Θ1 ~ 24 град. и n = 2 соответ-

ствует межплоскостное расстояние d1, размер которого (0,739-0,740 нм) 

практически совпадает с величиной 0,740 нм, характерной для параметра «а» 

неискаженной орторомбической ячейки линейного полиэтилена [402]. В то 

же время значение d2, рассчитанное для пика 2Θ 2 = 23,84-23,85 град., состав-
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ляет 0,743-0,744 нм. Часть элементарных ячеек кристаллической фазы геля и 

ксерогеля следует поэтому отнести к дефектным. Среди причин, способных 

влиять на искажение параметров ячейки отмечается возможность образова-

ния неправильных складок [44], различия во взаимодействии складчатых по-

верхностей [156; 403], разветвленность молекул полимера [44; 403] и другие. 

Необходимо, впрочем, подчеркнуть, что не зависимо от причин возникнове-

ния массовая доля неискаженных и дефектных ячеек пропорциональна пло-

щадям под соответствующими гауссовыми кривыми. Из сопоставления ри-

сунков 4.19а и 4.19б видно, что доля дефектных ячеек в ксерогеле значитель-

но выше, чем в геле. 

Симметричные пики (рисунок 4.19), полученные разделением экспе-

риментальных дифрактограмм геля и ксерогеля, отличаются не только угло-

вым положением, но и шириной (размытостью), которая зависит, как извест-

но [368; 404], от поперечного размера кристаллитов и дефектов кристалличе-

ской решетки. Полуширина дифракционного пика и поперечный размер кри-

сталлита связаны между собой формулой Дебая-Шеррера (2.21). Рассчитан-

ные по этой формуле поперечные размеры (L1, L2) соответствующих кри-

сталлитов в геле и ксерогеле СВМПЭ представлены в таблице 4.4. Видно, что 

поперечные размеры кристаллитов с неискаженными параметрами ортором-

бической ячейки значительно выше, чем с дефектными. Совместное рассмот-

рение данных таблицы 4.4 и рисунка 4.19 позволяет к тому же утверждать, 

что в ксерогеле поперечный размер L1 неискаженных кристаллитов меньше, 

чем в геле (31 и 47 нм, соответственно), а их массовая доля существенно ни-

же. Все это означает, что в сравнении с гелем строение кристаллических уз-

лов ксерогеля менее совершенно. Допустимо предположить, что процесс пе-

рехода гель→ксерогель сопровождается возникновением локальных растяги-

вающих напряжений, что приводит к растрескиванию ламелярных кристал-

литов с неполным разделением сломанных частей. Нарушение регулярной 

упаковки складок вдоль кромок частично разрушенных (надломленных) кри-

сталлитов сопровождается увеличением интенсивности дифракции при 2Θ < 
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2Θ1. Именно с таких позиций становится возможным объяснить различия в 

строении кристаллитов геля и ксерогеля СВМПЭ. 

4.2.4. Анализ гелей и ксерогелей СВМПЭ методом ДСК 

Информация о тепловом поведении гелей и ксерогелей СВМПЭ была 

получена с помощью метода дифференциальной сканирующей калориметрии 

(ДСК). Данные о теплоте (∆Н), а также средних температурах плавления (Тm) 

и кристаллизации (Тс) гелей, приготовленных из охлажденных растворов 

СВМПЭ, которые отличались друг от друга значениями концентрации (С), 

видом растворителя и величиной молекулярной массы (Мv) используемого 

полимера, представлены в таблице 4.5. 

Таблица 4.5  Данные метода ДСК для гелей СВМПЭ при их нагревании и  

                       охлаждении со скоростью 10 0С/мин  в зависимости от  

                       концентрации исходного раствора, вида растворителя и  

                       молекулярной массы используемого полимера 

№ 
партии 

СВМПЭ 
Растворитель Мv

.10-6, 
г/моль 

С, 
% 

масс. 

Данные ДСК 
Нагревание Охлаждение 
Тm, 
0С 

∆Нm, 
Дж/г 

Тс, 
0С 

∆Нс, 
Дж/г 

396 декалин 2,2 1,0 
2,0 

90,6 
90,6 

 
8,12 

 
72,0 

 
-8,05 

396 n-ксилол 2,2 1,0 
2,0 

95,3 
95,3 

 
8,70 

 
110,0 

 
-8,50 

396 вазелиновое 
масло 

2,2 0,15 
0,25 
1,0 
2,0 
2,5 

114,4 
115,5 
117,3 
117,9 
117,9 

0,33 
0,56 
3,33 
5,49 
5,79 

101,8 
103,0 
104,6 
104,6 
104,6 

-0,28 
-0,54 
-3,12 
-5,31 
-5,43 

396 
399 
378 

декалин 2,2 
4,3 
9,0 

1,5 90,6 
90,5 
90,9 

6,65 
6,44 
6,69 

70,5 
72,3 
71,6 

-6,24 
-6,28 
-6,39 

396 
399 
378 

вазелиновое 
масло 

2,2 
4,3 
9,0 

1,5 117,9 
117,4 
117,9 

4,51 
4,32 
4,46 

104,6 
104,4 
104,9 

-4,37 
-4,13 
-4,35 

 

Примечание: ∆Нm, ∆Нс – теплота плавления и кристаллизации, соответственно.   
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Анализ данных, приведенных в таблице 4.5, показывает, что наиболее 

заметное влияние на температуру плавления и кристаллизации гелей оказы-

вает вид растворителя СВМПЭ. Гели, полученные из 2%-ых растворов пар-

тии СВМПЭ № 396 (Мv = 2,2⋅106 г/моль) в декалине, n-ксилоле и вазелино-

вом масле обнаруживают при нагревании эндотермические пики плавления, 

которые находятся при 90,6; 95,3 и 117,9 0С, соответственно. В процессе ох-

лаждения системы структура геля восстанавливается. Экзотермические (кри-

сталлизационные) эффекты наблюдаются в случае декалина, n-ксилола и ва-

зелинового масла при 72; 110 и 104,6 0С. Полученные сведения указывают 

по-видимому на два обстоятельства. Во-первых, по отношению к СВМПЭ 

растворяющая способность декалина и n-ксилола более высокая, чем у вазе-

линового масла. Во-вторых, переход гель→раствор→гель следует рассмат-

ривать как термообратимый фазовый переход первого рода. 

Влияние растворителя на тепловое поведение геля вызывает интерес и 

заслуживает более подробного рассмотрения. Термограммы плавления гелей, 

полученных из 2%-ых растворов полимера с Мv = 2,2⋅106 в n-ксилоле и дека-

лине,  показаны на  рисунке 4.20 (а, б). Охвачен широкий интервал темпера-

тур: от -60 до 210 0С. Видно, что на кривой ДСК геля ПЭ/n-ксилол имеется 

три пика (рисунок 4.20а). Первый пик при температуре Т ~ 22,6 0С следует 

отнести к плавлению замороженного растворителя  (n-ксилола), второй пик 

при Т ~ 95,3 0С  к плавлению кристаллических узлов пространственной сетки 

геля, а третий пик при Т ~ 193 0С к кипению растворителя в растворе 

СВМПЭ. На термограмме геля ПЭ/декалин также присутствуют три эндо-

термических пика, которые являются к тому же бимодальными (рисунок 

4.20б). Двойные пики отчетливо прослеживаются в области температур 

плавления и кипения растворителя, а также при плавлении кристаллитов по-

лимерного каркаса геля (87,0; 90,6 0С). Бимодальность пиков вызвана, скорее 

всего, тем, что декалин является смесью двух изомеров (цис- и транс-

декалина), которые отличаются температурами фазовых переходов. Известно 

[405],  что цис-декалин  плавится при -43 0С,  а кипит при 195 0С,  в  то  время  
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Рисунок 4.20. Кривые ДСК для гелей, полученных из 2%-х растворов 
СВМПЭ с Мv = 2,2⋅106 г/моль в п-ксилоле (а) и декалине (б). 

 

как транс-декалин плавится при -30 0С и кипит при 187 0С. Из сказанного вы-

текает, что любые даже незначительные вариации строения и термодинами-

ческих свойств молекул растворителя сказываются на температуре плавления 

геля. Заметен и обратный эффект. Установлено, что в присутствии полимера 

температуры фазовых переходов растворителя изменяются. Наиболее силь-
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ные изменения происходят в системе ПЭ/n-ксилол. Обнаружено, в частности, 

что при наличии в растворе 2 % полимера температура кипения  n-ксилола 

повышается от 138 до 193 0С, а температура плавления растет от 13,2 до 22,6 
0С. В отличие от п-ксилола температура кипения декалина увеличивается в 

присутствии полимера весьма незначительно, а температура плавления даже 

снижается. Указанные обстоятельства свидетельствуют по-видимому о более 

сильном межмолекулярном взаимодействии СВМПЭ с n-ксилолом, чем с де-

калином. Что же касается системы ПЭ/вазелиновое масло, то ее изучение ме-

тодом ДСК ограничено сравнительно узким промежутком температур (100-

130 0С), в котором удается наблюдать только плавление и повторное образо-

вание (при охлаждении) кристаллических узлов геля. Влияние полимера на 

температуры фазовых переходов растворителя обнаружить в этой системе не 

возможно. Дело в том, что вазелиновое масло при охлаждении не кристалли-

зуется, а его кипение в замкнутой капсуле (Т ~ 415 0С) сопровождается тер-

модеструкцией. 

Тепловое поведение геля на основе ПЭ с Mv = 2,2⋅106 и вазелинового 

масла в зависимости от концентрации полимера в исходном растворе демон-

стрируют рисунок 4.21 и таблица 4.5. Видно, что с ростом концентрации рас-

твора температура и теплота плавления геля повышаются. Температура и те-

плота кристаллизации СВМПЭ в процессе охлаждения раствора также уве-

личиваются. Наиболее заметный рост указанных показателей происходит в 

интервале концентраций от 0,15 до 1,0 %. Сопоставление представленных ре-

зультатов с другими данными таблицы 4.5 позволяет, впрочем отметить, что 

концентрация исходного раствора влияет на тепловое поведение геля слабее, 

чем тип выбранного растворителя. Примечательно также то, что при одина-

ковой концентрации раствора молекулярная масса полимера на тепловых 

свойствах геля практически не сказывается. 

При рассмотрении влияния растворителей на процесс гелеобразования 

выявлено еще одно заслуживающее внимания обстоятельство. Из представ-

ленных  в  таблице 4.5 данных видно,  что  кристаллизация СВМПЭ  из  раст-  
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Рисунок 4.21. Кривые ДСК гелей на основе СВМПЭ с Mv = 2,2⋅106 г/моль и 
вазелинового масла при нагревании (а) и охлаждении (б) в зависимости от 
концентрации раствора: 0,15% (1); 0,25% (2); 0,5% (3); 1,5% (4); 2,5% (5). 
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вора в п-ксилоле, происходит при более высокой температуре (Тс ~ 110 0С), 

чем в декалине (Тс  = 70,5-72,3 0С) и вазелиновом масле (Тс  = 101,8-104,6 0С). 

Между тем среди рассмотренных растворителей межмолекулярное взаимо-

действие ПЭ с п-ксилолом признано наиболее высоким. Поэтому правомер-

нее было бы ожидать того, что температура кристаллизации СВМПЭ из рас-

твора в п-ксилоле будет ниже, чем в случае использования других раствори-

телей. Обнаруженное расхождение экспериментальных и прогнозируемых 

результатов находит следующее приемлемое, на наш взгляд, объяснение. В 

п-ксилоле формирование узлов геля происходит при температуре относи-

тельно близкой к температуре кипения растворителя (138 0С). В этих услови-

ях в растворе происходит активное движение (конвекция), что  интенсифи-

цирует процесс образования зародышей кристаллитов, но препятствует их 

росту [214]. В случае декалина и вазелинового масла ситуация противопо-

ложная. Формирование узлов гель-сетки идет при отсутствии интенсивного 

микроброуновского движения (вдали от температуры кипения растворителя). 

Следовательно кристаллитам труднее возникнуть, но легче расти. Поэтому 

кристаллизационные эффекты проявляются не на стадии зародышеобразова-

ния, а на стадии роста кристаллитов, которой соответствует более низкая, 

чем у растворов СВМПЭ в п-ксилоле величина Тс. Причина отклонения тем-

пературы кристаллизации СВМПЭ из раствора в n-ксилоле в сторону высо-

ких температур находит таким образом обоснование и не нарушает сложив-

шегося представления о том, что переход раствор→гель определяется вели-

чиной межмолекулярного взаимодействия всех компонентов системы поли-

мер–растворитель. 

К сказанному добавим, что с термодинамической точки зрения все рас-

творители СВМПЭ являются «плохими» [113]. Справедливость данного ут-

верждения подтверждается, хотя бы тем, что по мере охлаждения горячего 

раствора ПЭ во всех случаях достигается температура (70-110 0С), при кото-

рой происходит распад гомогенной системы на две отдельные фазы: кри-

сталлическую и аморфную. Вследствие этого главным при выборе раствори-
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теля становится не термодинамическое сродство с полимером, а целесооб-

разность его практического применения. В сравнении с другими рассмотрен-

ными растворителями использование n-ксилола требует особых мер экологи-

ческой и противопожарной безопасности [406]. Менее токсичный и летучий 

декалин весьма дорог. В то же время вазелиновое масло еще менее токсично 

и пожароопасно, чем декалин, а его стоимость гораздо ниже. Учитывая дан-

ные обстоятельства следует по-видимому признать, что для технологических 

целей применение вазелинового масла в качестве растворителя СВМПЭ вы-

глядит наиболее предпочтительным. 

Изучение гелей СВМПЭ методом ДСК имеет существенное ограниче-

ние, связанное с невозможностью точного определения их степени кристал-

личности (æ). Причина в том, что гели, приготовленные из раствора с кон-

центрацией СВМПЭ 2 % и менее, подвержены усадке, которая сопровожда-

ется неконтролируемым отжимом растворителя (синерезисом) и увеличением 

концентрации полимера в анализируемом образце. Значение 

                                          ∆Нm 
                                æ = ___________ • 100 ,                                                   (4.4) 
                                        293 • С 
 

где ∆Н m – теплота плавления геля, Дж/г; С – массовая доля полимера в ис-

ходном растворе; 293 – энтальпия плавления равновесного совершенного 

кристалла ПЭ, Дж/г может оказаться весьма приближенным и даже недосто-

верным, превышающим во многих случаях 100 % (таблица 4.5). Подобные 

артефакты полностью исключены в случае анализа сухих образцов. Поэтому 

при исследовании структурных превращений гель-волокна в процессе ориен-

тационного вытягивания предпочтительнее использовать не гели, а получен-

ные на их основе ксерогели. Некоторые сведения о тепловом поведении ксе-

рогелей СВМПЭ при их нагревании и охлаждении со скоростью 10 0С/мин 

приведены в таблице 4.6. 
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Таблица 4.6  Данные метода ДСК для ксерогелей СВМПЭ при их нагревании 

                      и охлаждении 

№ 

партии 

СВМПЭ 

Раствори-

тель 

Мv
.10-6, 

г/моль 

С, 

% 

Данные ДСК 

Нагревание Охлаждение 

Тm, 
0С 

∆Нm, 

Дж/г 

æ, 

% 

Тс, 
0С 

∆Нс, 

Дж/г 

æ, 

% 

396 n-ксилол 2,2 2,0 137,0 208,9 71,3 130,3 -115,2 39,3 

396 декалин 2,2 2,0 138,2 218,1 74,4 131,1 -119,2 40,7 

396 вазели- 

новое  

масло 

2,2 2,0 

3,0 

3,5 

4,0 

5,0 

138,4 

138,1 

137,5 

137,4 

136,5 

217,7 

216,2 

213,3 

213,9 

208,6 

74,3 

73,8 

72,8 

73,0 

71,2 

130,7 -117,2 40,0 

399 вазели- 

новое  

масло 

4,3 2,0 138,6 215,9 73,7 129,7 -110,2 37,6 

378 вазели- 

новое  

масло 

9,0 2,0 139,8 221,7 75,7 131,3 -122,3 41,7 

 

При сопоставлении результатов, представленных в таблице 4.6, с дан-

ными таблиц 3.12 и 4.5 выясняется, что степень кристалличности ксерогелей 

выше, чем у реакторных порошков СВМПЭ на основе которых они получе-

ны. В то же время ксерогели имеют в сравнении с порошками более низкую 

температуру плавления, а в сравнении с гелями более высокую. Приведенные 

в таблице 4.6 данные свидетельствуют также о том, что ксерогель, приготов-

ленный из раствора СВМПЭ в n-ксилоле имеет несколько меньшие значения 

Тm и æ, чем ксерогели, полученные из растворов той же концентрации в де-

калине и вазелиновом масле. Наиболее существенное влияние на температу-
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ру плавления и степень кристалличности ксерогелей оказывает концентрация 

СВМПЭ в исходном растворе (рисунок 4.22).  

 
Рисунок 4.22. Зависимость температуры плавления (а) и степени кристаллич-
ности (б) ксерогеля, полученного из раствора СВМПЭ с Mv = 2,2⋅106 г/моль в 
вазелиновом масле, от массовой концентрации полимера в растворе. 

 

Из рисунка 4.22 видно, что по мере повышения концентрации значения 

Тm и æ постепенно снижаются. На основании работ [126; 128; 129] допустимо 

предположить, что с ростом концентрации полимера увеличивается перепу-

танность цепей в растворе. В результате доля молекулярных сегментов, спо-

собных участвовать в формировании складчатых кристаллитов, уменьшается, 

дефектность кристаллитов растет, а значения Тm и æ ксерогелей соответст-
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венно падают. Какой либо определенной зависимости между тепловыми 

свойствами ксерогелей и молекулярной массой ПЭ обнаружить не удалось. 

К сказанному добавим, что в отличие от гелей ксерогели СВМПЭ тер-

мообратимостью не обладают. После рекристаллизации их свойства не вос-

станавливаются. Экзотермический эффект кристаллизации (∆Нс), наблюдае-

мый  при  охлаждении расплава,  полученного  нагреванием  ксерогеля до 

180 0С (то есть до T > Tm), оказывается в 1,8-1,9 раз ниже, чем теплота плав-

ления (∆Нm) исходного образца (таблица 4.6). 

4.2.5. Изучение некристаллических областей гель-сетки СВМПЭ  

          методом реометрии 

Согласно существующим представлениям неупорядоченная фаза по-

лимера является местом сосредоточения различного рода дефектов (концов 

цепей, зацеплений…), которые отрицательно влияют на способность образца 

к многократному ориентационному вытягиванию и упрочнению. Изучение 

некристаллических областей гель-сетки СВМПЭ вызывает вследствие этого 

значительный научный и практический интерес. 

Представляется, что некоторая часть достаточно сложных эксперимен-

тальных проблем, возникающих при изучении неупорядоченной фазы геля, 

может быть решена с помощью метода реометрии. Известно, что при дина-

мических реологических испытаниях гели СВМПЭ ведут себя подобно сши-

тым эластомерным системам [407; 408]. Одной из основных характеристик 

пространственной сетки геля является параметр Мс – средняя молекулярная 

масса отрезков цепей, заключенных между двумя соседними кристалличе-

скими узлами. Согласно кинетической теории высокоэластичности значение 

Мс может быть рассчитано по уравнению [278; 409] 

                                   Мс = (3RT • p / G׳) • (4.5)                                       , 103 

где p – плотность геля, кг/м3; R – универсальная газовая постоянная, 

Дж/(моль•К); Т – температура, К; G׳ – динамический равновесный модуль 

упругости геля в области плато высокоэластичности, Па. 
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Контурная длина отрезков цепей между двумя соседними кристалличе-

скими узлами определяется в этом случае по формуле 

                                 Lк = ( Мс / 14 ) • 0,154 ,                                           (4.6) 

здесь 0,154 – длина одной С–С связи в молекуле ПЭ, нм; 14 – молекулярная 

масса группы СН2, г/моль. 

Было показано [214], что Lк гелей, определенная с помощью метода 

реометрии, обнаруживает зависимость от концентрации полимера в исход-

ном растворе и вида используемого растворителя. В то же время влияние мо-

лекулярной массы СВМПЭ на динамические реологические характеристики  

гелей до сих пор не изучено. Рассмотрение данного вопроса предпринято в 

настоящей работе. 

Объектом исследования служили гели, приготовленные из 3%-ных рас-

творов СВМПЭ в вазелиновом масле. Использованные партии полимера, по-

лученные на основе титанмагниевых катализаторов типа ТС, обладали высо-

кой склонностью к волокнообразованию и отличались друг от друга значе-

ниями средневязкостной молекулярной массы, которая рассчитывалась по 

формуле: Мv = 53700 • [η]1,49, где [η] – характеристическая вязкость СВМПЭ 

в декалине при 135 0С, дл/г. Реологические испытания гелей проводили на 

реометре RheoStress-1 с измерительной системой плоскость-плоскость в ди-

намическом режиме. Все измерения осуществляли при малых (1%-ых) ам-

плитудах деформирования и комнатной (25 0С) температуре, что предполага-

ет подавление вероятности распада микроблочных кристаллических узлов 

геля на более мелкие мозаичные образования [184], способствуя в то же вре-

мя распрямлению связывающих их отрезков цепей. 

Установлено, что в диапазоне угловых скоростей сдвига 5-100 рад/с 

значения комплексного модуля упругости геля (G*), динамического модуля 

упругости (G׳) и модуля потерь (G׳׳) находятся в области плато (рисунок 

4.23). По равновесному значению динамического модуля упругости (модуля 

накопления высокоэластической деформации) G׳ была рассчитана с помо-

щью уравнения (4.5) средняя молекулярная масса отрезков цепей (Мс) между  
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Рисунок 4.23. Зависимость комплексного модуля упругости (G*); динамиче-
ского модуля упругости (G/) и модуля потерь (G//) геля, полученного из 3% 
раствора СВМПЭ (Mv = 3,04⋅106 г/моль) в вазелиновом масле от угловой ско-
рости сдвига. 

 

двумя соседними кристаллическими узлами геля. Соответствующие значения 

Мс для гелей, приготовленных из партий СВМПЭ с различной величиной мо-

лекулярной массы (Mv) приведены в таблице 4.7. Там же указаны значения 

некоторых других показателей, смысл которых станет ясен ниже. 
 

Таблица 4.7 Средние значения Мс и других показателей гелей,  

                      приготовленных из 3%-ых растворов партий СВМПЭ  

                      с различной величиной молекулярной массы 

№ 

партии 

СВМПЭ 

Мv•10-6, 

г/моль 

G*, 

кПа 

G׳, 

кПа 

Мс, 

г/моль 
Мv/Мs 

(1/Мс) • 

10-6 
λ 

385 1,26 244,5 241 28850 8,3 34,7 46,5 

555 2,68 202 199 34920 17,6 28,6 38,8 

551 3,04 180 178 39060 20,0 25,6 37,0 

399 4,32 166,5 164,5 42270 28,4 23,7 30,5 

449 6,62 105 101 68850 43,5 14,5 18,0 
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Из данных таблицы следует, что по мере роста Мv равновесная величи-

на G׳ постепенно снижается, а Мс гелей увеличивается. 

Рассмотрение полученных результатов позволяет предположить, что G׳ 

и Мс гелей зависят от плотности перепутывания макромолекул в исходном 

полуразбавленном растворе. Известно [123-125], что при концентрации по-

лимера (С) выше критической в растворе СВМПЭ образуется сетка флуктуа-

ционных зацеплений. При этом в растворе средняя молекулярная масса уча-

стка цепи между соседними зацеплениями (Мs) связана с аналогичной вели-

чиной для расплава следующей формулой [128; 129] 

                                      Мs = 1900 / Сα ,                                                    (4.7) 

где α = 1,0-1,3 (обычно принимается 1,25); 1900 – средняя молекулярная мас-

са участка цепи между соседними флуктуационными зацеплениями в распла-

ве линейного ПЭ, г/моль. 

При неизменной в условиях нашего эксперимента концентрации рас-

твора (С = 0,03) величина Мs, определенная с помощью формулы (4.7), оста-

ется постоянной, равной 152000 г/моль. В то же время с повышением моле-

кулярной массы СВМПЭ (Мv) число флуктуационных зацеплений каждой 

растворенной макромолекулы с соседними (Мv/Мs) увеличивается (таблица 

4.7). Примечательно, что G׳ гелей, измеренный в области плато высокоэла-

стичности, и величина Мv/Мs в растворе связаны между собой в исследован-

ном интервале значений линейным уравнением 

                                    G׳ = а – в (Мv/Мs) ,                                               (4.8) 

график которого показан на рисунке 4.24а. Чем выше число флуктуационных 

зацеплений, приходящихся на одну макромолекулу в растворе, тем ниже 

равновесное значение G׳ геля. 

Снижение G׳ происходит, согласно уравнению (4.5) в результате 

уменьшения густоты пространственной сетки геля ν = p/М с. При неизменной 

концентрации СВМПЭ в растворе плотность геля (p) остается постоянной, 

поэтому в настоящей работе густоту сетки характеризовали величиной 1/Мс. 
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Так же как и G׳ величина 1/Мс обнаруживает линейную зависимость от 

Мv/Мs в растворе.  

 
Рисунок 4.24. Зависимость динамического модуля упругости в области плато 
высокоэластичности (а), густоты пространственной сетки (b) и средней молеку-
лярной массы отрезков цепей между двумя соседними кристаллическими узла-
ми (с) гелей, приготовленных из 3% растворов СВМПЭ в вазелиновом масле, от 
числа флуктуационных зацеплений каждой растворенной макромолекулы с со-
седними. 
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Из представленной на рисунке 4.24в зависимости, которая описывается 

уравнением           

                                 1/Мс =  m – n (Мv / Мs) ,                                          (4.9)  

видно, что с ростом числа зацеплений каждой растворенной макромолекулы 

с соседними густота пространственной сетки геля уменьшается. Средняя мо-

лекулярная масса отрезков цепей между двумя соседними кристаллическими 

узлами при этом повышается 

                                         Мс = 1 / [ m – n (Мv / Мs) ] .                                     (4.10) 

Зависимость Мс геля от Мv/Мs раствора представлена на рисунке 4.24с. 

Анализ зависимостей, представленных на рисунке 4.24, обнаруживает 

интересное несоответствие между показателями раствора и геля. Кажется ес-

тественным, что рост зацеплений макромолекул в растворе (Мv/Мs) должен 

сопровождаться повышением равновесного модуля G׳ и густоты пространст-

венной сетки геля 1/Мс. Такой вывод следует, например, из данных работы 

[214]. В нашем случае ситуация прямо противоположная. Установлено к то-

му же, что Мv/Мs 3%-го раствора и 1/Мс геля по разному влияют на предель-

но допустимую (предразрывную) кратность ориентационного вытягивания 

(λ) сформованной гель-нити. Рост густоты сетки геля (1/Мс) приводит не к 

снижению, а к повышению λ (рисунок  4.25), в то время как зависимость λ от 

Мv/Мs раствора, показанная на рисунке 4.26, выглядит вполне адекватной 

(соответствующей теоретическим ожиданиям). 

Необходимо отметить, что в области низких деформаций органических 

полимерных систем справедливость кинетической теории высокоэластично-

сти многократно подтверждена путем сопоставления значений ν = p/М с, рас-

считанных по уравнению (4.5) и найденных другими методами [278; 409]. 

Для гелей СВМПЭ основное положение теории, в частности линейная зави-

симость равновесного модуля G׳ от густоты сетки геля ν = 1/М с, также вы-

полняется.  Формула (4.7), использованная для расчета молекулярной массы 

участка цепи между соседними зацеплениями в растворе, выглядит вполне 

обоснованной  [128; 129; 410].  Следовательно,  причина  того,  что  G׳ и 1/Мс  
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Рисунок 4.25. Зависисмость предельной кратности ориентационного вытяги-
вания гель-нити, сформованной из 3% раствора СВМПЭ в вазелиновом мас-
ле, от густоты пространственной сетки геля. 
 

 
Рисунок 4.26. Зависимость предельной кратности ориентационного вытяги-
вания гель-нити, сформованной из 3% раствора СВМПЭ в вазелиновом мас-
ле, от числа флуктуационных зацеплений каждой растворенной макромоле-
кулы с соседними. 
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гелей снижаются по мере увеличения Мv/Мs в растворе, а Мс повышается 

связана, по-видимому, не с отклонениями  от теории, а с особенностями 

строения исследуемого объекта. 

При обсуждении полученных результатов мы исходили из очевидной 

предпосылки о том, что влияние Мv/Мs на G1 ,׳/Мс и λ проявляется на стадии 

гелеобразования, то есть при кристаллизации СВМПЭ из охлажденного рас-

твора. Согласно конфигурационной статистике макромолекул [411] цепи 

СВМПЭ имеют в исходном полуразбавленном растворе форму статистиче-

ских клубков, диаметр которых при равных условиях приготовления и со-

стояния раствора тем больше, чем выше молекулярная масса (контурная 

длина цепи) растворенного полимера. В результате теплового (броуновского) 

движения кинетические сегменты макромолекул стремятся распределиться 

по всему объему раствора равномерно. Вследствие этого клубки перекрыва-

ются, а формирующие их полимерные цепи образуют сетку флуктуационных 

зацеплений, узлами которой являются контакты между частично перепутан-

ными макромолекулами. При одинаковой плотности молекулярных клубков 

средняя молекулярная масса участка цепи (Мs) между соседними флуктуаци-

онными зацеплениями остается постоянной. Отсюда следует, что в условиях 

настоящей работы, где концентрация раствора неизменна, число флуктуаци-

онных зацеплений каждой растворенной макромолекулы с соседними 

(Мv/Мs) определяется только концентрацией концов полимерных цепей в за-

нимаемом раствором пространстве, то есть молекулярной массой полимера 

(Мv). 

По аналогии с работой [126] допустимо предположить, что уже на на-

чальных этапах кристаллизации СВМПЭ из раствора некоторая часть флук-

туационных зацеплений макромолекул  переходит в разряд «пойманных» за-

цеплений, которые выталкиваются вместе с концами макромолекул в аморф-

ную фазу полимерного каркаса геля. Так как концы макромолекул «пойман-

ных» зацеплений не образуют, то концентрация последних в геле должна 

быть по-видимому прямо пропорциональна Мv/Мs. Именно этим можно объ-
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яснить линейное снижение предельно допустимой (предразрывной) кратно-

сти ориентационного вытягивания гель-нити по мере роста Мv/Мs в растворе 

(рисунок 4.26). Представляется [124; 172], что в процессе формирования ори-

ентированной структуры «пойманные» зацепления макромолекул концен-

трируются в межфибриллярных аморфных прослойках и ограничивают раз-

витие пластической составляющей деформации, то есть скольжение фибрилл 

относительно друг друга. Чем выше концентрация «пойманных» зацеплений 

в аморфной фазе полимерного каркаса геля (больше Мv/Мs в растворе), тем 

ниже величина пластической деформации и меньше общая кратность вытя-

гивания гель-нити. 

Для объяснения причин «неадекватной» зависимости G׳ и 1/Мс геля от 

Мv/Мs  в растворе нами выдвинуты рабочие предположения, первое из кото-

рых сводится к тому, что сосредоточенные в аморфной фазе «пойманные» 

зацепления имеют вид длинных перекрывающихся петель, сформированных 

из тех отрезков цепей, которые связывают кристаллические узлы геля в еди-

ное сетчатое образование. Вследствие перекрывания клубков полимерных 

цепей в охлаждаемом растворе каждая макромолекула СВМПЭ начинает 

кристаллизоваться (складываться) в плоскостях, принадлежащих впоследст-

вии как одному, так и нескольким другим кристаллическим узлам геля. Ос-

новными элементами, из которых образуются плоские ленты, входящие в ла-

мели кристаллических узлов, являются при этом участки цепей между «пой-

манными» зацеплениями [126; 129; 171]. В этом случае количество отрезков 

цепей, соединяющих кристаллические узлы геля, должно быть сопоставимо с 

числом плоских лент, формирующих ламели, то есть значительным. Отме-

тим, что доля аморфной фазы в полимерном каркасе исследованных нами ге-

лей составляет около 26 % от общей массы полимера. Ввиду  насыщенности 

аморфной фазы разнонаправленными отрезками цепей, концы которых могут 

возвращаться в один и тот же или различные кристаллиты, возникновение 

между ними сетки физических зацеплений в виде длинных перекрывающих-
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ся петель выглядит вполне правдоподобным. Схожее мнение по обсуждае-

мому вопросу было высказано ранее Уехарой и др. [169]. 

Второе рабочее предположение допускает, что метод динамической 

реометрии воспринимает перекрывающиеся петли как отрезок одной непре-

рывной цепи. В условиях динамических реологических испытаний, реализо-

ванных в настоящей работе, общая величина высокоэластической деформа-

ции складывается из большого числа гош-транс конформационных перехо-

дов внутри отрезков цепей, соединяющих кристаллические узлы геля. Следу-

ет ожидать поэтому, что при одинаковой (1%-ой) амплитуде деформирования 

величина внешней энергии, расходуемой на распрямление отрезков цепей, 

связывающих через петли два соседних кристаллических узла, будет такой 

же как при распрямлении одного непрерывного отрезка цепи, молекулярная 

масса которого равна суммарной молекулярной массе участков цепи, форми-

рующих петли.  

Используя высказанные предположения становится возможным объяс-

нить ход зависимостей, представленных на рисунках 4.24 и 4.25. 

С ростом Мv/Мs в растворе количество петлеобразных «пойманных» 

зацеплений, сосредоточенных в аморфной фазе полимерного каркаса геля, 

повышается, что приводит, согласно принятой концепции, к увеличению Мс 

– средней молекулярной массы отрезков цепей, заключенных между двумя 

соседними кристаллическими узлами  (рисунок 4.24с) и соответствующему 

снижению 1/Мс – густоты пространственной сетки геля (рисунок 4.24в). При 

этом чем ниже 1/Мс (больше количество «пойманных» зацеплений), тем 

меньше предельная кратность вытягивания сформованной гель-нити (рису-

нок 4.25). 

Снижение G׳ геля по мере повышения Мv/Мs в растворе (рисунок 4.24а) 

также происходит вследствие роста Мс. При одинаковой величине абсолют-

ной деформации (амплитуде деформирования) динамический модуль упруго-

сти в области плато линейно зависит от внешней силы, уравновешивающей 

силу энтропийной природы, которая стремится вернуть выпрямленные от-
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резки цепей в равновесное состояние. В соответствии с молекулярной теори-

ей каучукоподобной эластичности [157; 277] сила, действующая на фиксиро-

ванные концы цепи, обратно пропорциональна числу статистических элемен-

тов (звеньев) цепи и расстоянию между фиксированными концами цепи. 

Идентичное заключение вытекает из модельных экспериментов, согласно ко-

торым сила, растягивающая короткую и длинную пружины на одну и ту же 

абсолютную величину тем меньше, чем больше продольный размер пружи-

ны. Правомерно поэтому утверждать, что величина равновесного значения G׳ 

будет тем ниже, чем выше суммарная молекулярная масса Мс (суммарная 

контурная длина Lк) отрезков цепей, связывающих через петли два соседних 

кристаллических узла геля. С ростом Мс и Lк, происходящим вследствие уве-

личения Мv/Мs, значение G׳ уменьшается. Такой же вывод следует из урав-

нения (4.5). 

Проведенный анализ показывает, что рост числа флуктуационных за-

цеплений макромолекул в растворе (Мv/Мs), который ассоциируется с увели-

чением густоты пространственной сетки геля и повышением равновесного 

значения G׳, приводит в действительности к увеличению Мс и снижению G׳. 

При этом повышение Мv/Мs в растворе сопровождается ростом числа «пой-

манных» зацеплений в аморфной фазе геля, что отражается на предельной 

кратности вытягивания сформованной гель-нити. Управляя числом флуктуа-

ционных зацеплений каждой макромолекулы с соседними, посредством при-

менения полимеров различной молекулярной массы или регулирования кон-

центрации СВМПЭ в растворе, становится возможным направленно изменять 

кратность вытягивания гель-нити и упруго-прочностные показатели готового 

волокна. 

На основании проведенных исследований строение гелей, полученных 

охлаждением полуразбавленных растворов СВМПЭ, можно представить в 

виде наполненной растворителем пространственной сетки, узлами которой 

являются пластинчатые (ламелярные) кристаллиты толщиной 3-5 нм и попе-

речными размерами 10-50 нм. Особенностью строения гелей, обладающих 
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способностью к многократному ориентационному вытягиванию, является 

наличие в составе их неупорядоченной фазы протяженных ВСЦ, которые по-

вышают жесткость сцепления соседних пластинчатых кристаллитов друг с 

другом. Такие гели характеризуются бимодальной функцией распределения 

ВСЦ по длинам. В результате перехода гель→ксерогель образуется большое 

количество ламелярных кристаллитов, плоскости которых дефектны и имеют 

надломы. При этом в ксерогелях с бимодальной функцией распределения 

ВСЦ по длинам формируются кластеры, состоящих из большого числа ком-

планарных кристаллитов. В отличие от гелей ксерогели СВМПЭ не являются 

термообратимыми. После рекристаллизации их свойства не восстанавлива-

ются. 

Неупорядоченная фаза гелей, полученных из равноконцентрированных 

растворов СВМПЭ различной ММ, содержит кроме концов цепей «пойман-

ные» зацепления тех отрезков макромолекул, которые связывают кристалли-

ческие узлы в единое сетчатое образование. С ростом ММ полимера концен-

трация «пойманных» зацеплений увеличивается, что приводит к снижению 

предельной кратности вытягивания сформованной гель-нити. 
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ГЛАВА 5. СТРУКТУРНЫЕ ПРЕВРАЩЕНИЯ ГЕЛЬ-ВОЛОКНА  

ИЗ СВМПЭ В ПРОЦЕССЕ ОРИЕНТАЦИОННОГО 

ТЕРМОВЫТЯГИВАНИЯ  

 

Ориентационное термовытягивание гель-нити из сверхвысокомолеку-

лярного полиэтилена (СВМПЭ) сопровождается образованием фибриллярно-

го материала, имеющего высокий уровень механических свойств. Визуализи-

ровать различные уровни фибриллярной морфологии в масштабе от микрон 

до атомных размеров удается методом сканирующей зондовой микроскопии 

атомных сил [194; 195]. Обнаружены пучки фибрилл, микрофибриллы и на-

нофибриллы. При этом нанофибриллы с диаметром ~ 20 нм представляют 

собой основной (базовый) элемент фибриллярной морфологии, не подлежа-

щий дальнейшей фибриллизации. Образование нанофибрилл происходит уже 

на начальном этапе вытягивания, когда в частично ориентированной гель-

нити начинается процесс распада кристаллитов на складчатых цепях (ламе-

лей), сопровождающийся возникновением множества статистически распре-

деленных по образцу микрошеек. Цепи, формирующие нанофибриллы, вытя-

гиваются при этом из тонких окончаний ламелей. 

Образованные из ламелей нанофибриллы обладают вначале далеким от 

совершенства строением. Вдоль их оси наблюдается регулярное чередование 

кристаллических и аморфных слоев. Механически слабыми местами в такой 

системе являются аморфные слои: число проходных отрезков макромолекул  

в сечении аморфных прослоек нанофибриллы значительно меньше, чем в 

кристаллите, кроме того, из-за разнодлинности проходных цепей, связываю-

щих соседние кристаллиты друг с другом, внешнюю нагрузку воспринимает 

только часть из них. Задача упрочнения сводится в первую очередь к росту 

упорядоченности системы: увеличению числа проходных цепей и уменьше-

нию их разнодлинности за счет выпрямления, то есть приближения строения 

аморфных прослоек к строению кристалла. Необходимо также повысить сте-

пень ориентации макромолекул вдоль оси растяжения и увеличить плотность 
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упаковки нанофибрилл в более крупные образования. Рассмотрение этих 

важных в практическом отношении явлений, которые происходят в процессе 

ориентационного вытягивания гель-нити, предпринято в настоящей работе. 

Термовытягивание гель-нити, сформованной из 3 % раствора СВМПЭ с 

Мv = 4,3.106 г/моль, осуществляли в условиях экспериментальной установки 

при близком к оптимальному температурно-скоростном режиме растяжения 

вначале  в среде растворителя полимера  (вазелиновом  масле)  до кратности 

λ < 32, а затем, после отмывки нити от растворителя и сушки, в среде горяче-

го воздуха до λ < 86. Значения удельной разрывной нагрузки (σ р) и модуля 

упругости (Е) образцов нити на различных этапах ориентационного термо-

вытягивания, каждый из которых проводился при фиксированной температу-

ре (Т) и постоянной средней скорости деформации (έср), приведены в таблице 

5.1. 

Таблица 5.1  Упруго-прочностные показатели образцов нити на различных 

                       этапах ориентационного термовытягивания 

№ λ Среда Т; 0С έср; с-1 σр; сН/текс Е; сН/текс 

1 1,9 масло 73 0,06 15-20 80-85 

2 18,4 масло 115 0,04 225-235 6000-6300 

3 31,4 масло 129 0,032 270-280 9500-10000 

4 41,4 воздух 136 0,03 330-340 11300-11700 

5 85,7 воздух 146 0,03 380-400 14000-14500 

 

Объектами исследования служили также образцы нити, вытянутые до 

промежуточных в пределах того или иного этапа значений кратности. В од-

ном из экспериментов деформацию нити проводили при постоянной темпе-

ратуре. 

Для изучения строения нити на различных этапах термовытягивания 

применяли методы низкочастотной спектроскопии КР в области продольной 

акустической моды, поляризационной Фурье-ИК спектроскопии, рентгеност-

руктурного анализа в больших и малых углах дифракции и ДСК. 
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5.1. Изучение роста длины выпрямленных сегментов цепей в гель- 

       нитях СВМПЭ с различными кратностями вытягивания методом  

       низкочастотной спектроскопии КР 

На основании КР спектров (рисунок 5.1) образцов нити, вытянутых при 

постоянной температуре (120 0С) до различных значений кратности растяже-

ния, были рассчитаны среднечисловые функции распределения выпрямлен-

ных сегментов цепей (ВСЦ) по длинам F(L), вид которых показан на рисунке 

5.2.  

 
Рисунок. 5.1. КР спектры образцов нити из СВМПЭ, вытянутых до кратности 
λ=5,7; 11,6; 15,6; 22,8 при 120°С. 

 

Положение максимума F(L) в образце нити с низкой кратностью рас-

тяжения (λ = 5,7), соответствующей моменту возникновения начальной фиб-

риллярной структуры, равно 16 нм (рисунок 5.2, а) и несколько превышает, 

как выяснилось, измеренную с помощью рентгеноструктурного анализа тол-

щину  кристаллитов в недеформированном, но нагретом до температуры  вы- 
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Рисунок 5.2. Функции распределения ВСЦ по длинам в образцах нити из 
СВМПЭ, вытянутых до кратности λ=5,7 (а) , 11,6 (b), 15,6 (c), 22,8 (d) при 
120°С. 

 

тягивания (120 0С) образце (L002 = 12 нм). По мере роста кратности вытягива-

ния нити протяженность ВСЦ постепенно увеличивается, а максимум функ-

ции F(L) сдвигается в правую от исходного положения сторону (рисунок 5.2, 
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b-d). Так как при постоянной температуре толщина (длина складки) кристал-

литов изменяться не может, то сдвиг максимума F(L) к высоким значениям L 

может быть обусловлен только выпрямлением цепей на концах (торцах) кри-

сталлитов под действием внешней растягивающей силы. Различными мето-

дами показано [412; 413], что в этом случае на границе раздела между кри-

сталлическими и стабильно аморфными областями фибрилл формируется 

переходная зона – так называемая, жесткая аморфная фаза, заполненная как 

выпрямленными, так и свернутыми сегментами цепей (рисунок 5.3).  

 
Рисунок. 5.3. Модель жесткой аморфной фазы (низкоориентированное во-
локно). 
 

Локализация жесткой аморфной фазы рядом с торцами кристаллитов 

наблюдалась нами в экспериментах с релаксацией изометрических напряже-

ний в вытянутой нити [414]. Данный эффект объясняется термодинамической 

выгодой формирования крупных, частично упорядоченных структурных 

единиц вопреки случайно (статистически) рассеянным в аморфной фазе 

ВСЦ. Входящие в состав жесткой аморфной фазы ВСЦ оказываются встро-

енными в кристаллиты вытянутой нити. Из сказанного следует, что после 

прохождения шейки и возникновения фибриллярной структуры (λ > 5,7) 

максимум функции F(L), соответствующий эффективному продольному раз-

меру кристаллитов (Lс) представляет собой сумму толщины ядра кристаллита 

(Lcore) и отрезков ВСЦ (Lrap), формирующих жесткую аморфную фазу 

                                   Lс = Lсore+ Lrap.                                                        (5.1) 
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Процесс формирования жесткой аморфной фазы, отражающий переход 

соединяющих соседние кристаллиты молекулярных сегментов из свернутой 

конформации в более выпрямленную, показан на рисунке 5.4. Видно, что с 

ростом кратности вытягивания протяженность жесткой аморфной фазы су-

щественно увеличивается. Наиболее интенсивно указанное превращение 

происходит при λ < 15,6. 

 
Рисунок. 5.4. Рост длины жесткой аморфной фазы по мере увеличения крат-
ности вытягивания нити из СВМПЭ при 120°С. 

 

Дальнейшее вытягивание нити до кратности λ > 15,6 приводит к каче-

ственному изменению ее строения. При λ = 22,8 функция F(L) становится 

бимодальной (рисунок 5.2, d). Положение второго максимума соответствует 

ВСЦ, протяженность которых (37 нм) примерно в три раза превышает длину 

складки исходного (λ = 1) кристаллического ядра (L002 = 12 нм). Это обстоя-

тельство свидетельствует, по-видимому, о появлении транс-последова-

тельностей цепей, проходящих без искажений через два разделенных аморф-

ной прослойкой кристаллита, то есть о возникновении отрезков проходных 

цепей одинаковой длины [415]. Суммарное количество ВСЦ, включенных в 
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состав равнодлинных проходных цепей, скрепляющих и соединяющих со-

седние кристаллиты нанофибрилл друг с другом, составляет при λ = 22,8 

около 25 %. Вполне очевидно, что появление столь большого числа протя-

женных ВСЦ обеспечивает когерентное расположение соседних кристалли-

тов в нанофибриллах вытянутой нити. 

Рост протяженности ВСЦ и жесткой аморфной фазы (Lrap) сопровожда-

ется увеличением прочности (σ р) и модуля упругости (Е) нити (рисунок 5.5). 

Характерный восходящий изгиб на графиках зависимостей Е (Lrap)  и σр (Lrap) 

отвечает при этом появлению ВСЦ с L > 3 Lсore. 

 
Рисунок. 5.5.  Влияние протяженности жесткой аморфной фазы (LRAP) на 
прочность (σр) и модуль упругости (Е) нити из СВМПЭ. 

 

Значительного повышения уровня упруго-прочностных показателей 

удается достигнуть при повышении кратности вытягивания нити до λ = 41-85 

(таблица 5.1). Длина ВСЦ должна при этом, по-видимому, существенно уве-

личиться. В то же время обнаружить ВСЦ с L > 60 нм достаточно сложно. 

Оказывается, что даже при наличии в Раман-спектрометре тройного моно-
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хроматора область частот продольной акустической моды ниже 3-5 см-1, от-

вечающая длине ВСЦ от 60 до 100 нм, расположена слишком близко от цен-

тральной линии спектра и перекрывается рэлеевским рассеянием. Возмож-

ность получения достоверных результатов о распределении длин ВСЦ с L > 

60 нм по этой причине затруднена. Данное обстоятельство не позволяет ис-

пользовать метод низкочастотной КР спектроскопии для изучения строения 

нити с высокой кратностью растяжения. 

 

5.2. Изучение конформационного состава и степени ориентации  

        конформеров в гель-нитях СВМПЭ с различными кратностями  

        вытягивания методом поляризационной Фурье-ИК спектроскопии 

Поляризационные ИК спектры нитей СВМПЭ с кратностями вытяги-

вания 1,7 и 81,0 в диапазоне 2880-600 см-1 показаны на рисунке 5.6, а отдель-

ные структурно-чувствительные области спектров на рисунке 5.7. Из приве-

денных  ИК спектров видно, что некоторые полосы поглощения в образце 

высокоориентированной  нити (λ = 81,0)  являются  сильно поляризованны-

ми. Это  особенно  заметно на так называемой полосе «кристалличности» 

(730 см-1). С ростом кратности вытягивания исследуемых образцов указанная 

полоса поглощении становится более интенсивной, что является признаком 

увеличения содержания транс(Тm)-сегментов как в кристаллических, так и в 

аморфных участках полимерных цепей. Необходимо также отметить, что в 

высокоориентированной нити содержание свернутых GG и GTG-

конформеров незначительное, на что указывает низкая интенсивность ИК 

полос поглощения на частотах 1350 и 1370 см-1. 

Об относительном содержании выпрямленных и свернутых конформе-

ров в образцах нити с различной кратностью ориентационного термовытяги-

вания судили по изменению значения D/Dо, где D – оптическая плотность 

конформационно-чувствительной полосы поглощения, Dо – оптическая 

плотность полосы стандарта. Графики соответствующих зависимостей пред-

ставлены на рисунке 5.8.  
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Рисунок. 5.6. ИК спектры волокон СВМПЭ с различной кратностью вытяги-
вания λ при параллельной (1) и перпендикулярной (2) поляризации света. 
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Рисунок. 5.7. Структурно-чувствительные области ИК спектра волокна 
СВМПЭ с начальной (λ=1,7) и конечной (λ=81,0) кратностями вытягивания:  
1 – параллельная поляризация; 2 – перпендикулярная поляризация. 
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Рисунок. 5.8. Зависимость относительного содержания Т-конформеров при 
730 см-1 (а), GTG-конформеров при 1370 см-1 (б,1) и GG-конформеров при 
1350 см-1 (б, 2) от кратности вытягивания ПЭ нити. 

 

Видно, что с ростом кратности вытягивания относительное содержание 

Тm-конформеров, сосредоточенных в кристаллических областях нанофиб-

рилл, постепенно увеличивается (рисунок 5.8, а), в то время как концентра-

ция свернутых GG и GTG-конформеров в аморфной фазе монотонно снижа-

ется (рисунок 5.8, б). Полученный результат указывает на то, что ориентаци-

онное вытягивание нити из СВМПЭ сопровождается переходом свернутых 

конформеров в выпрямленные. 

Степень молекулярной ориентации <cos2Θ> выпрямленных (Tm) и 

свернутых (GTG) поворотных изомеров определяли в образцах нити с раз-

личной кратностью вытягивания (λ) по величине ИК дихроизма (формулы 

2.19; 2.20). Зависимости степени ориентации Tm- и GTG-конформеров от ве-

личины λ показаны на рисунке 5.9. Видно, что эффективный рост ориента-
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ции Tm-конформеров, принадлежащих кристаллической области полимера, 

происходит уже на начальных этапах растяжения (до λ ~ 15) и при дальней-

шем вытягивании до λ = 80 увеличивается незначительно. Значительно сла-

бее чем выпрямленные повышают свою ориентацию свернутые GTG-

конформеры в аморфных областях. 

 
Рисунок. 5.9. Зависимость степени ориентации конформеров от кратности 
вытягивания ПЭ нити (1 – Т при 730 см-1, 2 – GTG при 1370 см-1). 

 

5.3. Изучение строения гель-нитей СВМПЭ с различными кратностями 

       вытягивания методами рентгеноструктурного анализа 

Обогащение конформационного состава макромолекул СВМПЭ вы-

прямленными сегментами цепей приводит к изменению надмолекулярного 

строения нити. 

Анализ аморфно-кристаллического строения образцов нити с различ-

ной кратностью вытягивания (1,9 < λ < 85,7) проводили с помощью рентге-

новского фотометода в больших и малых углах дифракции. Вид соответст-

вующих фоторентгенограмм показан на рисунке 5.10. При низких кратностях 

вытягивания, до момента шейкообразования и формирования нанофибрилл 

(λ < 5), материал остается изотропным. На фоторентгенограмме нити с λ = 

1,9, зарегистрированной в больших углах дифракции (рисунок 5.10, а), на-

блюдается равномерное распределение интенсивностей по дебаевским коль-

цам  с типичной  для кристаллической  фазы ПЭ  орторомбической решеткой.  
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Рисунок. 5.10. Фоторентгенограммы нитей ПЭ, зарегистрированные в боль-
ших и малых углах дифракции, для образцов с кратностью вытягивания: 1,9 
(а); 18,4 (б); 31,4 (в); 41,4 (г); 85,7 (д). 

а 
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В области средних величин кратности вытягивания (18,4 < λ < 31,4) картина 

рассеяния резко меняется и становится типичной для полимерной системы с 

наличием хорошо выраженной С-осевой текстуры (рисунок 5.10, б-в). На эк-

ваторе фоторентгенограммы появляются сравнительно узкие рефлексы (110) 

и (200), отвечающие рассеянию от высокоориентированной фракции полиме-

ра. Необходимо, впрочем, отметить, что помимо высокоориентированной 

фракции макромолекул, сосредоточенной в кристаллических ядрах нанофиб-

рилл, в нити из СВМПЭ со средней кратностью растяжения присутствует 

значительная доля относительно разориентированной составляющей. Доказа-

тельством ее существования является наличие на широкоугловой фоторент-

генограмме (рисунок 5.10, б-в) характерных «дуг-крыльев», интенсивность 

которых распределена по азимуту вдоль дебаевских колец и накладывается 

на сравнительно узкие экваториальные рефлексы, отвечающие рассеянию от 

высокоориентированной фракции. Согласно работам [45-48] разориентиро-

ванная составляющая это внутрифибриллярная переходная область между 

кристаллической и аморфной фазами полимера. Она локализована на торцах 

кристаллитов и является как бы продолжением орторомбической решетки 

ПЭ, но с повышенным содержанием дефектов. Данное утверждение полно-

стью соответствует результатам, полученным нами с помощью метода низ-

кочастотной спектроскопии КР, согласно которым на границе раздела между 

кристаллическими и стабильно аморфными областями фибрилл формируется 

в процессе ориентационного вытягивания переходная зона (жесткая аморф-

ная фаза), заполненная как выпрямленными, так и частично свернутыми мо-

лекулярными сегментами. Переход полимерной системы в область высоких 

кратностей растяжения (41,4 < λ < 85,7) сопровождается дальнейшей эволю-

цией ее строения и приводит к докристаллизации внутрифибриллярных 

аморфных прослоек (рисунок 5.10, г-д). Об этом свидетельствует вначале 

уменьшение, а затем почти полное исчезновение низкоориентированной 

фракции, то есть «дуг-крыльев» на экваторе рентгенограммы.  
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Полученные экспериментальные данные можно трактовать следующим 

образом. По мере роста кратности вытягивания ПЭ нити продольный размер 

кристаллитов увеличивается за счет перемещения фронта кристаллизации 

вглубь аморфных прослоек нанофибрилл. При высоких значениях λ возмож-

на практически полная кристаллизация бывших аморфных прослоек, которые 

по прежнему остаются, впрочем, зоной скопления различного рода конфор-

мационных дефектов, вытесняемых совершенным кристаллом на поверх-

ность. Следует ожидать, что нанофибриллы нити с предельной кратностью 

вытягивания (λ = 85,7) будут обладать кристаллической непрерывностью, 

имея при этом паракристаллическое строение. Так как рост внутрифибрил-

лярной кристаллической фазы происходит в направлении  от торцов кристал-

лических ядер вглубь аморфных прослоек, то основное количество дефектов 

сформировавшейся паракристаллической структуры сосредоточено по-

видимому в середине бывших аморфных прослоек нанофибрилл. 

В процессе увеличения кратности вытягивания нити существенным об-

разом изменяется и малоугловая  фоторентгенограмма ПЭ (рисунок 5.10). В 

области средних значений кратности вытягивания (18,4 < λ < 31,4) помимо 

отчетливо выраженной ориентации, что естественно  для высокодеформиро-

ванного материала, на экваторе рентгеновской картины наблюдается мощное 

диффузное рассеяние, отвечающее за возникновение хорошо развитой по-

ристости в образце (рисунок 5.10, б-в). Характерная форма малоугловой фо-

торентгенограммы в виде экваториальных «усов» свидетельствует о том, что 

поры имеют резко выраженную анизотропию объема с продольной осью, 

ориентированной вдоль оси волокна  и очень малыми (1-10 нм) поперечными 

размерами. Продольные размеры пор достаточно велики и могут достигать 

долей микрона. Примечательно, что при повышении λ от 18,4 до 31,4 порис-

тость системы качественно остается неизменной. Лишь размеры пор изменя-

ются: в продольном направлении они растут, а в поперечном несколько 

уменьшаются. При высоких кратностях растяжения (41,4 < λ < 85,7) ситуа-

ция быстро меняется (рисунок 5.10, г-д). Уже при λ = 41,4 пор становится 
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значительно меньше, а при достижении предельно высокого значения λ = 

85,7 они практически полностью исчезают. Представляется, что одновремен-

но с величиной λ на пористость системы влияет среда вытягивания. Напом-

ним, что  растяжению до средних значений кратности подвергалась неотмы-

тая от растворителя гель-нить, а до высоких – сухой образец, вытягиваемый 

не в жидкости (масле), а на воздухе (таблица 5.1). 

Не вызывает сомнения, что наличие пор, внутри которых находится ва-

зелиновое масло, препятствует упаковке нанофибрилл в более крупные над-

молекулярные образования и отрицательно сказывается на механических по-

казателях нити. Использование на завершающих этапах ориентационного 

термовытягивания, которые проводятся в среде горячего воздуха, сухой, 

полностью отмытой от вазелинового масла нити выглядит в этой связи впол-

не правомерным, так как способствует ликвидации пор и повышению проч-

ности готового продукта. 

Количественные сведения о строении образцов нити из СВМПЭ с раз-

личной кратностью ориентационного вытягивания были получены дифрак-

тометрическим рентгеновским методом в больших углах дифракции. Неко-

торые рентгенографические характеристики, рассчитанные по экваториаль-

ным и меридиональным дифрактограммам рассеяния, суммированы в табли-

це 5.2. 

Как видно из таблицы 5.2, поперечные размеры кристаллитов изменя-

ются в процессе вытягивания нити незначительно. Следовательно ширина 

нанофибрилл, которая в вытянутых ПЭ волокнах определяется размерами 

кристаллитов в (200) и (020) направлениях, также остается почти постоянной. 

К такому же выводу пришли ранее авторы работ [194; 195], которые изучали 

уровни фибриллярной морфологии ПЭ гель-пленок и гель-нитей с различной 

кратностью растяжения методом сканирующей зондовой микроскопии атом-

ных сил. 
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Таблица 5.2  Рентгенографические характеристики образцов нити из СВМПЭ 

                      с различной кратностью вытягивания 

λ 

Размер кристаллитов, нм 
Параметры элемен-

тарной ОР ячейки; Å æх-ray, 

% 
f(hkl) 

2Θ= 

19,50 
110 200 020 002 a b c 

1,0 - 18 18 17 12 7,431 4,963 2,552 60 0 

1,9 - 16 18 17 12 7,447 4,970 2,552 48 ~0 

18,4 16 13 14 15 20 7,416 4,963 2,550 45 0,8119 

31,4 11 15 16 14 21 7,400 4,956 2,551 54 0,8235 

41,4 30 18 15 15 22 7,416 4,956 2,546 75 0,8550 

85,7 18 20 18 15 23 7,447 4,976 2,546 79 0,8925 

 

В отличие от поперечных продольные размеры кристаллитов (L002), 

рассчитанные по меридиональному рефлексу  (002), в процессе вытягивания 

существенно увеличиваются. График зависимости L002 от кратности растяже-

ния ПЭ нити, построенный с учетом всей совокупности имеющихся в нашем 

распоряжении экспериментальных данных, показан на рисунке 5.11.  

 
Рисунок 5.11. Зависимость продольных размеров кристаллитов от кратности 
растяжения ПЭ нити. 
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Видно, что зависимость L002 (λ) описывается кривой с насыщением. 

Значение L002 повышается по мере вытягивания от 12 до ~ 23 нм. Это указы-

вает на увеличение толщины кристаллитов, с одной стороны, и на продвиже-

ние фронта кристаллизации вглубь внутрифибриллярной аморфной фазы, с 

другой.  

Процесс одноосного растяжения сопровождается, как и следовало 

ожидать, ориентацией С-осей кристаллитов вдоль направления вытягивания. 

Азимутальная ширина экваториальных рефлексов при этом значительно 

уменьшается. Рассчитанный по Германсу фактор ориентации кристаллитов 

f(hkl) резко возрастает уже на начальном этапе деформирования (λ < 18,4) и 

при последующем растяжении до λ = 85,7 продолжает увеличиваться (табли-

ца 5.2). 

Степень кристалличности образцов нити с различной кратностью вытя-

гивания определяли по сумме интегральных интенсивностей рефлексов (110) 

и (200). Вклад рефлексов с другими индексами незначителен и в расчетах не 

учитывался [36; 370]. Установлено, что в области интенсивного распада ис-

ходной  кристаллической  структуры  (λ < 18,4)  степень кристалличности 

(æх-ray) резко снижается, а в ходе последующего вытягивания растет, достигая 

на завершающем этапе (λ = 85,7) величины, близкой к 80 % (таблица 5.2). 

Параметры элементарной ячейки кристаллитов (a; b; c) в ориентиро-

ванных образцах нити из СВМПЭ соответствуют орторомбической решетке, 

несколько искаженной действием внешних растягивающих напряжений (таб-

лица 5.2). В то же время установлено, что в структуре вытянутой нити имеет 

место полиморфизм. Данное утверждение обосновывается тем, что на фото- 

и дифрактограммах нити, зарегистрированных в больших углах дифракции, в 

дополнение к основным брэгговским рефлексам орторомбического ПЭ на-

блюдается хорошо разрешаемый максимум с угловым положением 2Θ = 19,50 

(рисунок 5.12; 5.13). Присутствие данного максимума свидетельствует о на-

личии в ориентированном ПЭ рефлекса (001) моноклинной кристаллической 
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фазы, доля которой вполне соизмерима с долей орторомбических кристалли-

тов, хотя и существенно меньше последней. 

 

 
 
 
Рисунок 5.12. Фоторентгенограммы ПЭ нитей с кратностью вытягивания 13,4 
(а) и 33,6 (б). Пунктиром указано положение моноклинной фазы. 
 

 
 
Рисунок 5.13. Дифрактограмма ПЭ нити с кратностью вытягивания 55. 
Стрелкой указано угловое положение рефлекса (001) моноклинной фазы. 

 

Малоугловые дифрактограммы образцов нити с различной кратностью 

вытягивания регистрировали на отечественном рентгеновском дифрактомет-

ре ДРОН-3М с разрешением 10 угловых минут (30 нм). При этом для нитей с 

λ: 18,4; 31,4; 41,4; 85,7 не был обнаружен характерный максимум, отвечаю-



На
уч
на
я б
иб
ли
от
ек
а Т
вГ
У

 239 

щий большому периоду (рисунок 5.14). Это означает, что ни в одном из ис-

следованных образцов не прослеживается чередования кристаллических ядер 

и аморфных прослоек внутри нанофибрилл.  

 
Рисунок. 5.14. Малоугловые дифрактограммы, зарегистрированные для ни-
тей СВМПЭ с кратностью растяжения λ: 18,4 (1); 31,4 (2); 41,4 (3); 85,7 (4) на 
установке с разрешением 10 угловых минут (30 нм). 

 

Полученному результату, особенно неожиданному для нитей со сред-

ними кратностями растяжения, можно дать два объяснения: 

- большой период у системы есть, но разрешения установки недоста-

точно для его регистрации; 

- большой период у образцов нити с λ > 18,4 отсутствует в принципе. 

Для уточнения данного вопроса были проведены дополнительные ис-

следования.  На рисунке 5.15  представлены  малоугловые   фоторентгено-

граммы полученных нами образцов нити (λ = 1,7; 9,0; 15,0; 75,0),  которые 

регистрировались на установке Института полимерных исследований (ФРГ, 

г. Дрезден) [214]. Рассмотрение фоторентгенограмм показывает, что форми-

рование ориентированной нанофибриллярной структуры идет уже на началь-

ном этапе вытягивания (λ < 15), что подтверждается ростом экваториального 
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рассеяния. При этом в образце нити с λ = 15,0 отчетливо проявляется мери-

диональное рассеяние, характеризующее наличие большого периода. При пе-

реходе в область высоких кратностей вытягивания (λ = 75) меридиональный 

рефлекс, а следовательно и большой период исчезают, что свидетельствует о 

сближении электронной плотности в кристаллических и аморфных областях 

фибрилл, то есть о возникновении кристаллической непрерывности в на-

правлении оси волокна. 
 

 
                   1                                    2                                     3                                      4 
Рисунок. 5.15. Фоторентгенограммы нитей СВМПЭ по данным метода мало-
угловой рентгеновской дифракции при вертикальном расположении оси во-
локна: 1 – λ=1,7; 2 – 9,0; 3 – 15,0; 4 – 75,0. 

 

5.4. Изучение строении гель-нитей СВМПЭ с различными кратностями  

       вытягивания методом дифференциальной сканирующей  

       калориметрии  

Полезную информацию об аморфно-кристаллическом строении и фа-

зовых превращениях ориентированного СВМПЭ получали с помощью мето-

да ДСК. На рисунке 5.16 показаны, в качестве примера, термограммы плав-

ления исходного недеформированного ксерогеля и образцов нити с различ-

ной кратностью вытягивания, снятые в режиме изометрического нагрева со 

скоростью 10 0С/мин. Видно, что слабое вытягивание (λ < 6), предшествую-

щее образованию шейки и формированию фибрилл, на характере теплового 

поведения нитей практически не сказывается. Форма кривой ДСК и темпера-

тура плавления образца с λ = 1,9 (рисунок 5.16, кривая 2) остаются такими 

же,  как у  ксерогеля (рисунок 5.16, кривая 1). Это обстоятельство связано по- 
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Рисунок. 5.16 Термограммы плавления ксерогеля (1) и нити СВМПЭ с раз-
личной кратностью вытягивания λ: 1,9 (2); 5,7 (3); 11,5 (4); 15,5 (5); 28,4 (6) ; 
33,6 (7); 75,0 (8). 

 

видимому с тем, что при малых λ складки ламелярных кристаллитов если и 

разгибаются, то весьма незначительно, а удлинение нити осуществляется в 

основном за счет распрямления тех участков цепей, которые находятся в 

аморфной фазе полимерного каркаса геля и связывают соседние микрокри-

сталлиты друг с другом [194]. У образца нити с λ = 5,7 форма кривой ДСК 

также не изменяется, а величина температуры плавления (Tm) повышается 

незначительно (от 137 до 139 0С). Некоторый сдвиг Tm в сторону высоких 

температур можно объяснить разрушением наиболее дефектных граней кри-

сталлов, увеличением длины складки кристаллов, вследствие повышения 

температуры вытягивания, а также созданием более ориентированной и на-

пряженной кристаллической фазы. 
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Дальнейший рост кратности растяжения нити приводит к качественно-

му изменению формы кривой ДСК (рисунок 5.16, кривые 4-8). Начиная с λ > 

11, на термограмме наблюдаются три пика плавления, два из которых (Т2, Т3) 

выражены весьма отчетливо, а первый (Т1), значительно менее интенсивный, 

проявляется в виде плеча на восходящей ветви кривой, относящейся к сред-

нему пику плавления. Нами установлено [36], что первый пик (Т1) соответст-

вует температуре плавления моноклинной фазы ПЭ, второй (Т2) – температу-

ре фазового перехода орторомбических кристаллитов ПЭ в 2Д – мезоморф-

ное состояние с псевдогексагональной структурой, а третий (Т3) - температу-

ре плавления мезофазы с образованием истинного расплава. С ростом крат-

ности  растяжения  нити значения Т1 увеличиваются  слабо  (от 142,8  до 

145,9 0С), а Т2  весьма существенно (от 137,0  до 156,9 0С), в то время как ве-

личина Т3 уменьшается (от 161,4  до 157,0 0С). 

Более подробные сведения о температурах фазовых превращений (Т1, 

Т2, Т3) нитей из СВМПЭ с различной кратностью ориентационного вытяги-

вания приведены в таблице 5.3. Там же указаны значения степени кристал-

личности (æДСК) и продольные размеры кристаллитов (L002) вытянутых об-

разцов. 

Таблица 5.3  Данные ДСК для температур фазовых превращений при  

                       нагревании ориентированных волокон из СВМПЭ  

                       в изометрических условиях, а также степень кристалличности и  

                       продольные размеры кристаллитов вытянутых образцов 

№ λ 
Т1,  
0С 

Т2,  
0С 

Т3, 
 0С 

∆Нm, 

Дж/г 

æДСК, 

 % 

L002,  

нм 

1 2 3 4 5 6 7 8 

1 1,0 - 137,0 - 213,9 73,0 12 

2 1,9 - 136,9 - 209,8 71,6 12 

3 5,7 - 139,0 - 207,7 70,9 13 

4 11,5 142,8 149,2 161,4 222,4 75,9 17 
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Продолжение таблицы 5.3 

1 2 3 4 5 6 7 8 

5 13,4 143,0 150,9 161,0 223,0 76,1 18 

6 15,5 143,3 152,8 159,4 225,9 77,1 19 

7 18,4 143,7 155,3 158,5 228,0 77,8 20 

8 20,0 144,1 155,9 158,4 230,0 78,5 20 

9 28,4 144,3 156,2 158,2 232,1 79,2 21 

10 31,4 144,4 156,6 158,0 234,1 79,9 21 

11 41,4 144,8 156,8 157,3 247,6 84,5 22 

12 55,0 145,3 156,9 157,2 258,4 88,2 24 

13 75,0 145,7 156,9 157,1 269,6 92,0 23 

14 85,7 145,9 156,9 157,0 278,1 94,9 22 

 

По данным таблицы 5.3 построена диаграмма, представленная на ри-

сунке 5.17, из которой становится ясным, что имеются как бы две критиче-

ские величины кратности растяжения ПЭ нити: λmin и λmax. Из них первая λmin 

< 10 соответствует ситуации, когда при нагревании ПЭ нити до точки плав-

ления наблюдается традиционный фазовый переход первого рода «ортором-

бический кристалл→изотропный расплав». Вторая величина λmax > 40 также 

отвечает, казалось бы «обычной» ситуации, но отличается от первой тем, что 

переход «кристалл→расплав» имеет место при значительно более высокой 

температуре и происходит в чрезвычайно узком температурном интервале, в 

котором два фазовых перехода «кристалл→мезофаза» и «мезоф а-

за→расплав» практически накладываются друг на друга (Т3 – Т2 = 0÷0,45 0С). 

Только в области средних величин кратностей растяжения 10 < λ < 40 плав-

ление ПЭ нити обнаруживает явно выраженный ступенчатый характер. В 

этом случае между состояниями истинного кристалла (3Д – дальним транс-

ляционным порядком при Т < Т2) и истинного расплава (3Д – ближним 

трансляционным порядком при Т > Т3)  существует  промежуточная форма 

упорядоченности – 2Д-мезоморфное состояние с псевдогексагональной стру- 
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Рисунок. 5.17 Диаграмма зависимостей характерных температур фазовых пе-
реходов: Т1 - плавление моноклинных кристаллов ПЭ (1); Т2 – фазовый пере-
ход орторомбических кристаллов ПЭ в 2D-мезоморфное состояние с псевдо-
гексагональной структурой (2); Т3 – плавление мезофазы с образованием ис-
тинного расплава (3) от кратности растяжения нити СВМПЭ. 
 

ктурой, которое характеризуется сочетанием ориентационной упорядоченно-

сти цепей и конформационным беспорядком отдельных звеньев. Природа 2Д 

– мезоморфного состояния, называемого также колончатой мезофазой [37; 

38], позволяет высказать предположение о причине снижения Т3 в процессе 

ориентационного вытягивания. Для этого следует допустить, что степень 

упорядоченности мезофазы зависит от ориентации и распрямленности цепей, 

включенных в состав орторомбических кристаллитов ПЭ нити. По мере рос-

та ориентации цепей энтропия мезофазы (Sм), образующейся при плавлении 

орторомбических кристаллитов, должна уменьшаться, а энтропийная упру-

гость составляющих ее макромолекул ∆ S = Sр – Sм (где Sр – энтропия изо-

тропного расплава) соответственно увеличиваться. Вполне вероятно, что 

именно это обстоятельство и является основной причиной того, что значение 

Т3, которое обратно пропорционально величине ∆ S, по ходу вытягивания 
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уменьшается. Что же касается значительного сдвига Т2 в сторону высокой 

температуры (рисунок 5.17, кривая 2), то он, согласно формуле Томпсона-

Хофмана [62], вызван ростом продольного размера (толщины) орторомбиче-

ских кристаллитов. График соответствующей зависимости, построенный по 

данным таблицы 5.3, показан на рисунке 5.18. 

 
Рисунок 5.18. Зависимость положения основного пика плавления на термо-
грамме ДСК от величины продольного размера кристаллитов. 
 

Для всех образцов, представленных в таблице 5.3, был построен график 

зависимости степени кристалличности (æДСК) от кратности растяжения нити 

(рисунок 5.19). Значение æДСК рассчитывалось по отношению измеренной 

(общей для всех пиков) теплоты плавления (∆Н m) к энтальпии плавления 

равновесного совершенного монокристалла ПЭ (∆Но = 293 Дж/г). Видно (ри-

сунок 5.19, кривая 1), что при низких кратностях растяжения (λ < 6) значение 

æДСК несколько снижается. Это связано, по-видимому, с частичным разруше-

нием кристаллических узлов геля и переходом некоторых отрезков полимер-

ных цепей из структурно упорядоченного состояния в аморфное. По мере по-

следующего увеличения кратности вытягивания гель-нити (λ > 6) цепи, на-

ходящиеся  в  аморфной  фазе,  постепенно  выпрямляются   и ориентируются  
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Рисунок. 5.19. График зависимости степени кристалличности, определенной 
по данным ДСК (1) и тектуррентгенограммам при комнатной температуре 
(2), а также массовой доли паракристаллической фазы (3) от кратности рас-
тяжения СВМПЭ нити. 
 

вдоль оси растяжения, что способствует их кристаллизации. На завершаю-

щем этапе термовытягивания (λ = 85,7) степень кристалличности нити дости-

гает ~ 95 % (таблица 5.3), что существенно выше, чем у складчатых монокри-

сталлов, выращенных из разбавленных растворов ПЭ [157]. Полученные ре-

зультаты подтверждают сделанный ранее вывод о том, что на завершающих 

этапах термовытягивания кристаллическая фаза приобретает сплошность пу-

тем почти полного поглощения бывших аморфных прослоек нанофибрилл, 

плотность упаковки цепей в которых повышается по ходу увеличения степе-

ни деформации нити. 
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Одновременно с ДСК-измерениями степень кристалличности ПЭ нити 

определяли рентгенографическим методом. График зависимости рентгено-

графической степени кристалличности (æх-ray) от кратности растяжения нити, 

построенный по данным таблицы 5.2 и включающий также значения æх-ray 

образцов с λ = 5,7 и 11,5, показан на рисунке 5.19 (кривая 2). Видно, что при 

одинаковых кратностях растяжения æх-ray всегда ниже æДСК. Особенно силь-

ные различия наблюдаются при средних величинах деформации (6 < λ < 32), 

когда во внутрифибриллярных областях частично вытянутой нити присутст-

вует значительная доля относительно разориентированных и конформацион-

но разупорядоченных отрезков цепей, которые препятствуют плотной упа-

ковке молекулярных сегментов и не позволяют им образовывать дальний 

ориентационный порядок. При этом рентгеновский метод воспринимает ука-

занные области как неупорядоченные, а метод ДСК как дефектный кристалл. 

Доля паракристаллической фазы, определенная по разности æДСК – æх-ray, рез-

ко возрастает на начальном этапе растяжения нити (λ < 12), когда происхо-

дит интенсивное разрушение исходной кристаллической структуры, а при 

дальнейшем деформировании (λ > 12) начинает снижаться, приближаясь в 

итоге  к  постоянному  значению  (рисунок 5.19,  кривая 3).  В  образце  нити 

с  предельно  высокой кратностью вытягивания (λ = 85,7) величина (æДСК – 

æх-ray) составляет 15,9 %, а содержание стабильно аморфной фазы (100 – 

æДСК), сосредоточенной в межфибриллярных аморфных прослойках, 5,1 %. 

Степень дефектности кристаллитов, формирующихся при вытягивании 

ПЭ нити, можно оценить не только по разности æДСК – æх-ray, но и непосред-

ственно методом ДСК. Известно, что превращение «кристалл→расплав» или 

«кристалл→мезофаза» в полимерах обладает характеристиками фазового пе-

рехода первого рода [157]. При наличии совершенного внутреннего порядка 

в кристаллической фазе плавление происходит в точке, соответствующей 

равновесной температуре плавления. Реальные полимеры как правило не со-

вершенны и содержат различного рода дефекты, появление которых может 

быть обусловлено нерегулярностью строения или разнородностью конфор-
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мационного состава полимерных цепей, а также чисто кинетическими при-

чинами, вызванными невозможностью достижения равновесия при конечной 

скорости кристаллизации. В результате кристаллизация полимеров остается 

обычно не завершенной и сопровождается образованием метастабильных 

кристаллитов. В силу указанных обстоятельств реальные полимеры плавятся 

не в точке, а в некотором интервале температур. В пределах этого интервала 

происходят процессы так называемого частичного плавления, связанные с 

первоначальным расплавлением наиболее дефектных граней кристаллитов и 

постадийным плавлением кристаллитов различной степени дефектности. Во-

прос о том, в какой мере можно приблизиться к идеальному кристаллическо-

му состоянию, может быть решен экспериментально по узости температур-

ного интервала плавления (∆Т). В настоящей работе мерой ∆Т служила ра з-

ность между температурами Т2 и Тн2 , где Т2 соответствует максимуму, а Тн2 

– началу появления основного пика плавления на термограмме ДСК вытяну-

той нити. Способ определения Тн2 продемонстрирован на рисунке 5.20, а зна-

чения ∆Т для образцов нити с различной кратностью вытягивания приведены 

в таблице 5.4. 

 
Рисунок. 5.20. Определение температуры начала плавления (ТН2) орторомби-
ческих кристаллитов ПЭ в нити с кратностью растяжения λ=31,4 по терм о-
грамме ДСК. 
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Таблица 5.4  Значения показателя ∆Т, характеризующего полуширину  

                      основного пика плавления на термограмме ДСК, для образцов  

                      нити из СВМПЭ с различной кратностью вытягивания  

                      (изометрический нагрев со скоростью 10 0С/мин) 

λ 1,0 5,7 11,5 18,4 31,4 41,4 85,7 

Т2, 0С 137,0 139,0 149,2 155,3 156,6 156,8 156,9 

Тн2, 0С 130,0 131,3 139,9 148,0 150,0 152,1 152,9 

∆Т, 0С 6,1 7,7 9,3 7,3 6,6 4,7 4,0 

 

Представляется, что величина ∆Т = Т 2 – Тн2 может служить показате-

лем дефектности кристаллитов, сформировавшихся в ПЭ нити на различных 

этапах ориентационного термовытягивания. График зависимости ∆Т от крат-

ности растяжения ПЭ нити, построенный по данным таблицы 5.4, показан на 

рисунке 5.21, а.  

   
Рисунок. 5.21. График зависимости показателя ΔТ, характеризующего полу-
ширину основного пика плавления на термограмме ДСК (а) и показателя, оп-
ределяющего содержание паракристаллической фазы в полимере (б), от 
кратности растяжения ПЭ нити. 
 

Видно, что зависимость ∆Т ( λ) носит экстремальный характер. На на-

чальном этапе термовытягивания нити (λ < 12) величина ∆Т резко увелич и-

вается, а в интервале кратностей растяжения 12 < λ < 41,5 столь же быстро 

снижается, продолжая уменьшаться (но менее существенно) вплоть до пре-
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дельного значения λ = 85,7. Примечательно, что форма кривой ∆Т ( λ) оказы-

вается весьма схожей с ходом представленной на рисунке 5.21, б зависимо-

сти (æДСК – æх-ray) – λ, которая отражает изменение содержания в образцах ПЭ 

нити фазы с отсутствием дальнего порядка в упаковке цепей. Выяснилось, 

что в исследованном диапазоне значения ∆Т и ( æДСК – æх-ray) связаны друг с 

другом прямо пропорционально (рисунок 5.22). Это подтверждает правомер-

ность использования ∆Т в качестве показателя дефектности кристаллической 

структуры, формирующейся при ориентационном вытягивании нити из 

СВМПЭ. 

 
Рисунок 5.22. Зависимость показателя ΔТ=Т 2 – ТН2, характеризующего полу-
ширину основного пика плавления на термограмме ДСК вытянутой ПЭ нити, 
от массовой доли паракристаллической фазы. 

 

Известно [259; 372], что значения температуры плавления Тm = Т2, со-

ответствующей максимуму основного эндотермического пика плавления на 
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кривой ДСК, а также интервала плавления ∆Тm, полученные при скорости 

нагревания v = 10 0С/мин могут быть существенно завышены вследствие 

термического запаздывания. При этом погрешность возрастает пропорцио-

нально v1/2. В настоящей работе были определены истинные значения темпе-

ратуры плавления (Тm
и) и ширины интервала плавления (∆Т m

и) образца ПЭ 

нити с предельно высокой кратностью вытягивания λ = 85,7. Для этого про-

водили измерения Тm и ∆Тm при разных v = 0,3-15 0С/мин с экстраполяцией 

полученных линейных зависимостей Тm (v1/2), Тн (v1/2),Тк (v1/2) к v = 0. Здесь 

Тн и Тк – значения температуры, ограничивающие начало и конец интервала 

плавления, которые определялись по точкам пересечения касательных к вос-

ходящей и нисходящей ветвям основного пика плавления с температурной 

осью термограммы ДСК. Ширина интервала плавления ∆Т m = Тк – Тн. С це-

лью уменьшения разброса данных образцы нити массой 0,7-1 мг помещали в 

капсуле в теплопроводящую среду (сплав Вуда с Тm = 73 0С) в свободном со-

стоянии. Измерения проводили с помощью дифференциального сканирую-

щего калориметра DSC-Diamond «Perkin-Elmer».  

Графики прямо пропорциональных зависимостей Тm, Тн и Тк от v1/2 

приведены на рисунке 5.23. Видно, что у образца нити с λ = 85,7 величина 

Тm
и = 416К, а ∆Т m

и = 0,9К. По значениям истинных термодинамических ха-

рактеристик плавления был рассчитан безразмерный параметр кооперативно-

сти плавления [259] 

                             ν = 2R (Tm
и)2 / ∆Tm

и • ∆Нm,                                         (5.2) 

который выражается числом СН2-групп в транс-участке цепи СВМПЭ, одно-

временно участвующих в акте плавления. Здесь R – универсальная газовая 

постоянная; ∆Н m = 3890 Дж/моль – измеренная энтальпия плавления. Если 

рассчитанное по формуле (5.2) значение ν = 820 умножить на длину единич-

ной связи С-С (0,154 нм), то полученный параметр ν' можно сопоставлять с 

параметрами надмолекулярной структуры полимера. Установлено, что у об-

разца нити  с λ = 85,7 величина  ν' = 126 нм  значительно превышает продоль- 
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Рисунок. 5.23. Зависимость ТН (1), Тm (2) и ТК (3) от скорости нагревания об-
разца нити из СВМПЭ с кратностью вытягивания λ=85,7. 
 

ный размер кристаллита L002 = 23 нм. Это означает, что каждый из транс-

участков цепей СВМПЭ длиной 126 нм участвует в формировании 4-5 коге-

рентно связанных внутрифибриллярных кристаллитов и прослоек между ни-

ми, заполненных дефектной паракристаллической фазой. Массовое содержа-

ние ВСЦ с L = 126 нм в нити с λ = 85,7 должно превышать величину æх-ray = 

79 %. При этом нарушения трехмерного порядка в межкристаллитных облас-

тях нанофибрилл, которые ограничивают размер L002, обусловлены, по-

видимому, конформационными дефектами некоторых цепей при их переходе 

из торца одного бездефектного кристаллита в торец другого. 
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5.5. Сопоставление структурных и прочностных показателей волокна  

        из СВМПЭ на различных этапах ориентационного  

        термовытягивания 

Электронные микрофотографии нитей с различной кратностью растя-

жения (рисунок 5.24, а и б) свидетельствуют о том, что несовершенная фиб-

риллярная структура, сформировавшаяся в образце после прохождения шей-

ки, претерпевает в ходе последующего термовытягивания глубокие измене-

ния, способствующие образованию новой высокоориентированной структу-

ры, которая состоит из ровных, плотно упакованных фибрилл. Указанные 

морфологические изменения являются следствием структурных превраще-

ний нити. На основании вышеизложенных экспериментальных данных, по-

лученных с помощью различных физико-химических методов анализа, было 

показано, что вначале на границе раздела между кристаллическими ядрами и 

стабильно аморфными прослойками сформировавшихся нанофибрилл обра-

зуется прилегающая к торцам кристаллитов переходная область – жесткая 

аморфная фаза, заполненная как выпрямленными, так и частично свернуты-

ми молекулярными сегментами. При дальнейшем термовытягивании в ре-

зультате распрямления складок ламелярных кристаллитов протяженность и 

концентрация выпрямленных отрезков цепей, входящих в состав жесткой 

аморфной фазы, повышается, что приводит к совершенствованию ее строе-

ния и перемещению фронта кристаллизации вглубь аморфных прослоек на-

нофибрилл. Появляются транс-участки цепей большой длины, пронизываю-

щие аморфные прослойки и когерентно связывающие соседние внутрифиб-

риллярные кристаллиты друг с другом. При высоких кратностях вытягивания 

происходит практически полная кристаллизация бывших аморфных просло-

ек. Большой период, обусловленный регулярным чередованием кристалличе-

ских и аморфных областей, исчезает, а степень кристалличности нити, опре-

деленная методом ДСК, приближается к 95 %. В то же время рентгенографи-

ческая степень кристалличности образцов нити с предельно высокой кратно-

стью  вытягивания (λ = 85,7)  не превышает 80 %.  Это обстоятельство указы- 
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Рисунок 5.24. Электронные микрофотографии гель-волокон СВМПЭ с крат-
ностями вытягивания 9,0 (а) и 74,9 (б). 
 

 

б 

a 
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вает на то, что кристаллическая фаза, образовавшаяся на месте внутрифиб-

риллярных аморфных прослоек, по прежнему остается зоной скопления раз-

личного рода дефектов, вытесняемых совершенными кристаллами на по-

верхность. Нанофибриллы нити с предельно высокой в условиях проведен-

ного эксперимента кратностью вытягивания (λ = 85,7) обладают кристалли-

ческой непрерывностью, имея при этом паракристаллическое строение. На-

рушения трехмерного порядка в паракристаллической фазе нанофибрилл, ко-

торые ограничивают продольный размер кристаллитов L002 = 23 нм, обуслов-

лены, по-видимому, конформационными дефектами (кинками, джогами, …) 

некоторых цепей при их переходе из торца одного кристаллита в торец дру-

гого. Итогом указанных превращений является образование анизотропного 

продукта с высоким уровнем упруго-прочностных показателей, которые во 

много раз превосходят соответствующие показатели исходного неориентиро-

ванного материала. 

Сопоставление прочности (σ р) и модуля упругости (Е) образцов нити 

на различных этапах ориентационного термовытягивания с величиной про-

дольного размера кристаллитов (L002), входящих в состав нанофибрилл, а 

также со степенью кристалличности СВМПЭ (æДСК) приведено в таблице 5.5. 

Таблица 5.5  Сопоставление упруго-прочностных показателей образцов нити 
                       из СВМПЭ на различных этапах ориентационного  
                       термовытягивания с величиной продольного размера  
                       кристаллитов и степенью кристалличности СВМПЭ 

λ L002, нм æДСК, % σр, сН/текс Е, сН/текс 
1,9 12 71,6 15-20 80-85 
5,4 13 70,9 50-60 230-300 
11,5 17 75,9 160-170 1650-1850 
18,4 20 77,8 225-235 6000-6300 
31,4 21 79,9 270-280 9500-10000 
41,4 22 84,5 330-340 11300-11700 
75,0 23 92,1 360-370 13000-13400 
85,7 23 94,9 380-400 14000-14500 
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Ход зависимостей σр (L002) и σр (æДСК), построенных по данным табли-

цы 5.5, показан на рисунке 5.25, а графики зависимостей σ р и Е от протяжен-

ности жесткой аморфной фазы (LRAP), прилегающей к торцам кристаллитов 

нанофибрилл, на приведенном ранее рисунке 5.5.  

 
Рисунок 5.25. Зависимость прочности ПЭ нити от величины продольного 
размера кристаллитов (а) и степени кристалличности (б). 

 

Как видно из данных таблицы 5.5 и рисунков 5.5 и 5.25 с ростом L002, 

æДСК и LRAP значения σ р и Е увеличиваются, что обусловлено, согласно ре-

зультатам проведенного исследования, совершенствованием строения нано-

фибрилл в процессе ориентационного вытягивания. При этом удельные 

прочностные показатели нити (σ р = 380-400 сН/текс), достигнутые на завер-

шающем этапе термовытягивания, весьма высокие и превышают верхний 

а 
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мировой уровень всех армирующих волокон непрерывной длины, включая 

наиболее прочную в настоящее время ПЭ нить SK-76  фирмы  DSM Dyneema,  

производство  которой также  основано на использовании  метода гель-

технологии.  Необходимо,  впрочем,  отметить, что  достигнутый  уровень  

упруго-прочностных  показателей  все  еще  далек от механических характе-

ристик идеального полиэтиленового кристалла [199], имеющего прочность  

32 ГПа  (3100 сН/текс)  и  модуль  упругости  220 ГПа (21000 сН/текс). 
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ГЛАВА 6.  МЕХАНИКА ОРИЕНТАЦИОННОГО 

ТЕРМОВЫТЯГИВАНИЯ ГЕЛЬ-ВОЛОКНА ИЗ СВМПЭ 

 

Анализ причин, способствующих росту механических свойств СВМПЭ 

в процессе ориентационного термовытягивания, предполагает изучение не 

только структурных превращений полимера, но и механики одноосного рас-

тяжения волокна, которая включает оценку влияния внешнего силового поля 

и соответствующих напряжений, а также высокоэластической и пластиче-

ской составляющих деформации на прочностные показатели вытянутых об-

разцов. Отмечается, что уровень деформации и напряжения оказывает значи-

тельное влияние на свойства вытянутого волокна. Например, Зябицкий [266] 

рассматривает величину растягивающего напряжения в качестве главного 

показателя процесса термовытягивания, определяющего особенности форми-

рования ориентированной структуры и механических свойств полученного 

продукта. В работах [262; 263; 280; 2] показано, что не зависимо от условий 

вытягивания рост прочности волокна обусловлен не общей деформацией, а 

только ее высокоэластической составляющей. Изучению механического по-

ведения одноосно деформируемых волокон из вязкоэластичных гибкоцепных 

полимеров посвящено большое число экспериментальных и теоретических 

исследований [262-266; 271; 275; 276; 279-292; 294; 295; 301; 302; 306]. Тем 

не менее многие важные в практическом отношении вопросы остаются до 

настоящего времени нерешенными. Если для аморфных полимеров связь 

прочности вытянутых образцов с показателями процесса деформации можно 

в общем виде считать установленной [280; 281; 303; 306; 416], то для аморф-

но-кристаллических полимеров такого рода зависимости определены лишь 

на качественном уровне (ориентировочно) или же вообще не определены. 

Именно к таким полимерным материалам принадлежит гель-нить из 

СВМПЭ, многократное ориентационное вытягивание которой сопровождает-

ся образованием высокопрочного продукта. В настоящей работе предполага-

ется выяснить каким образом развитие деформации и рост растягивающей 
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нагрузки (напряжения) сказываются на изменении прочностных свойств вы-

тянутой гель-нити. При этом в отличие от других, ранее проведенных иссле-

дований достигнутый уровень прочностных показателей предполагается со-

поставлять не с удлинением образца и/или действующей на него растяги-

вающей силой, а с величиной работы по увеличению продольного размера 

гель-нити за счет развития высокоэластической и пластической составляю-

щих деформации. 

Одностадийное изотермическое вытягивание гель-нити, сформованной 

из 3 % раствора СВМПЭ с Мv = 3,3⋅106 г/моль, осуществляли в условиях ла-

бораторного стенда в среде растворителя полимера (вазелинового масла) при 

полном отсутствии элементов трения и постоянной средней скорости дефор-

мации έср = 0,032 с-1. Температуру (Т) и общую кратность вытягивания нити 

(λ)  варьировали  в  различных  экспериментах  в интервале значений: 100-

125 0С и 4,4-30,0, соответственно. При температурах 100 0С > Т >125 0С пре-

дельные (предразрывные) значения λ резко снижались и исследование де-

формационного поведения гель-нити становилось затруднительным. С по-

мощью экспериментальной методики общую кратность вытягивания нити (λ) 

разделяли на два сомножителя и представляли в виде произведения кратно-

сти высокоэластической (λе) на кратность пластической (λf) деформации: λ = 

λе ⋅ λf. По величине измеренной калиброванным тензометром растягивающей 

силы (F) рассчитывали значения действующих на нить напряжений: приве-

денного σо = F/mо и истинного σи = F/m, где mо – линейная плотность исход-

ного, поступающего на ориентационное вытягивание образца, m – фактиче-

ское значение линейной плотности нити. Абсолютную (Р) и удельную (σ р) 

разрывную нагрузку, а также начальный модуль упругости (Е) отмытых от 

растворителя образцов вытянутой нити измеряли на разрывной машине при 

зажимной длине 0,15 м и скорости растяжения 50 мм/мин. 

Экспериментальные данные, включающие кратности общей, высоко-

эластической и пластической деформации, величину растягивающей нагруз-
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ки и действующих на нить напряжений, а также значения линейной плотно-

сти и упруго-прочностных показателей образцов нити, вытянутых до различ-

ных кратностей (в том числе до предельных) представлены в таблице 6.1. 

При рассмотрении данных, приведенных в таблице 6.1, необходимо учиты-

вать, что одноосное растяжение волокна из вязкоэластичного полимера не-

равновесный процесс [417]. Тем не менее при фиксированных условиях тер-

мовытягивания продольный профиль деформируемого образца сохраняется 

постоянным и каждому поперечному сечению нити (от входа до выхода из 

зоны вытягивания) соответствует неизменный во времени набор показателей 

(λ, λе, λf, F, m и др.). Система находится в состоянии динамического равнове-

сия. Любое изменение режима деформации приводит к переходу от одного 

состояния динамического равновесия к другому и получению вытянутой ни-

ти с новыми свойствами. 

 

6.1. Развитие деформации 

Накопление высокоэластической и пластической деформации в образ-

цах гель-нити, вытянутых при различной температуре до тех или иных крат-

ностей растяжения, показано на рисунке 6.1, который построен по данным 

таблицы 6.1. Видно, что с ростом температуры предельный (предразрывной) 

уровень развития λе и λf повышается. Характер же их нарастания остается 

однотипным. Основной вклад в общую деформацию гель-нити вносит высо-

коэластическая составляющая, рост которой происходит преимущественно 

на начальном этапе растяжения, а затем замедляется, приближаясь в итоге к 

постоянным, индивидуальным для каждой конкретной температуры значени-

ям. Развитие λf отстает от λе и сосредоточено, в основном, на завершающем 

этапе термовытягивания. Внешне похожее деформационное поведение обна-

руживают и другие волокнообразующие полимеры. Отличие гель-нити про-

является в том, что ее предельная кратность вытягивания значительно выше, 

чем у обычных волокон, полученных из расплава или раствора. Известно, 

например  [418-420],  что кратность  ориентационного  вытягивания  нитей из  
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Таблица 6.1  Изменение деформации, напряжения и прочностных  

                       показателей гель-нити из СВМПЭ при различных режимах  

                       одностадийного изотермического вытягивания  

                       (έср = 0,032 с-1; mо = 393,9 текс) 

№ 
Т, 
0С 

λ λе λf 
F, 

сН 

m, 

текс 

σо, 

сН 
текс 

σи, 

сН 
текс 

Р, 

Н 

σр, 

сН 
текс 

Е, 

сН 
текс 

1 125 5,06 4,52 1,12 320 85,6 0,72 2,92 37,66 44 208 

2 125 8,33 7,00 1,19 540 47,6 1,35 11,30 45,22 95 380 

3 125 16,58 13,16 1,26 900 23,8 2,29 37,80 45,70 192 3580 

4 125 21,81 14,16 1,54 1020 18,0 2,59 56,7 42,84 238 6650 

5 125 25,48 14,90 1,71 1040 15,4 2,64 67,5 38,65 251 7600 

6 125 28,50 15,00 1,90 1050 13,8 2,67 76,1 35,88 260 8280 

7 125 30,91 15,08 2,05 1060 12,7 2,68 83,5 33,02 260 8800 

8 120 5,03 4,45 1,13 460 84,7 1,16 5,43 41,50 49 230 

9 120 9,15 7,69 1,19 760 43,2 1,94 17,6 47,52 110 960 

10 120 12,80 10,49 1,22 950 30,8 2,41 30,8 48,97 159 1660 

11 120 20,67 13,87 1,49 1150 19,0 2,94 60,5 45,60 240 6790 

12 120 25,73 14,06 1,83 1190 15,3 3,02 77,8 38,56 252 8910 

13 120 28,14 14,14 1,99 1200 14,0 3,05 85,7 35,84 256 9840 

14 110 5,44 4,73 1,15 670 79,6 1,70 8,41 46,17 58 300 

15 110 9,40 7,97 1,18 1030 41,9 2,62 24,6 52,37 125 900 

16 110 13,46 10,68 1,26 1190 29,3 3,02 40,6 50,98 174 1920 

17 110 18,19 11,81 1,54 1300 21,7 3,30 60,0 45,79 211 4670 

18 110 20,91 12,30 1,70 1320 18,8 3,35 70,2 41,92 223 6120 

19 110 23,12 12,30 1,88 1320 17,0 3,35 80,0 38,25 225 7390 

20 100 4,39 3,92 1,12 930 97,9 2,36 9,50 49,93 51 280 

21 100 8,70 7,25 1,20 1290 45,4 3,28 28,4 55,84 123 460 

22 100 10,28 7,97 1,29 1350 38,3 3,43 35,2 53,24 139 990 

23 100 12,30 8,20 1,50 1370 32,0 3,49 42,8 46,72 146 1440 
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Рисунок. 6.1. Накопление высокоэластичной (1, 2, 3, 4) и пластической (1', 2', 
3', 4') деформации в ПЭ гель-нити, вытянутой до различных значений крат-
ности при температурах 100 (1, 1'), 110 (2, 2'), 120 (3, 3'), 125°C (4, 4’) и 
έср=0,032 с-1. 
 

поликапроамида, полипропилена, поливинилового спирта, а также пленки из 

расплава СВМПЭ [382] составляет не более 7,5; 16; 15 и 8, соответственно, в 

то время как максимальная λ гель-нити превышает 30 (рисунок 6.1). Столь 

существенное различие обусловлено строением исходного недеформирован-

ного геля и особенностями его поведения в процессе вытягивания. Было по-

казано, что гель на основе СВМПЭ можно представить в виде наполненной 

растворителем полимерной сетки, узлами которой являются микроблочные 

образования, сформированные из кристаллитов на складчатых цепях (КСЦ). 

Из-за нарушений в упаковке складчатых поверхностей плоскости некоторых 

кристаллитов дефектны и имеют мозаичную структуру. В силу этого обстоя-

тельства при нагревании геля происходят процессы так называемого частич-

ного плавления, связанные с первоначальным расплавлением наиболее де-

фектных граней кристаллитов и последующим постадийным плавлением 
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кристаллитов различной степени дефектности. По данным ДСК [421] плав-

ление кристаллических узлов геля, полученного из 3% раствора СВМПЭ в 

вазелиновом масле, происходит в температурном интервале от 110 до 125 0С 

с максимумом при 119 0С. Выводы о постепенном «разрыхлении» структуры 

геля при нагревании подтверждены также методом ЯМР широких линий 

[422]. Установлено, что в области температур 105-125 0С в геле происходит 

усиление теплового движения в кристаллитах, которое не приводит, впрочем, 

к отжигу материала. Именное в этом диапазоне температур, который связан с 

постепенным возрастанием колебательного движения сегментов макромоле-

кул в пределах КСЦ, возможна крупномасштабная перестройка структуры 

геля при растяжении, не сопровождаемая механодеструкцией полимерных 

цепей, с одной стороны, и пластичным течением с другой. Представляется, 

что под действием внешней растягивающей нагрузки кристаллические узлы 

геля частично разрушаются. Часть молекулярных сегментов переходит при 

этом из структурно упорядоченного в аморфное (высокоэластическое) со-

стояние и начинает ориентироваться в направлении оси вытягивания, то есть 

выпрямляться и располагаться параллельно друг к другу. Расстояние между 

неразрушенными остатками кристаллитов, благодаря которым гель-нить со-

храняет связность, может увеличиваться в процессе растяжения тем значи-

тельнее, чем выше доля перешедших в высокоэластическое состояние сег-

ментов цепей. Вполне вероятно, что уровень развития λе в гель-нити предо-

пределяется степенью разрушения (распада) КСЦ, которая зависит в свою 

очередь от температуры вытягивания (рисунок 6.1). 

Основная причина, ограничивающая накопление λе сводится, по-

видимому, к росту энергии межмолекулярного взаимодействия, значение ко-

торой аддитивно повышается по мере увеличения протяженности контакти-

рующих друг с другом выпрямленных отрезков цепей. Об усилении энергии 

когезии свидетельствует, например, повышение температуры плавления об-

разцов гель-нити от 119 0С в начале процесса до 152/156 0С на завершающем 

этапе вытягивания [421]. Правомерно предположить, что начиная с некото-
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рого критического уровня когезионного взаимодействия, внешнее растяги-

вающее напряжение становится ниже напряжения, необходимого для взаим-

ного смещения сегментов соседних цепей. Последние объединяются в этом 

случае в устойчивые при температуре вытягивания агрегаты, являющиеся 

предшественниками (зародышами) вновь образующейся фибриллярной 

структуры. С ростом числа и размера агрегатов, сформировавшихся в про-

цессе ориентационной кристаллизации, развитие λе  тормозится, а высоко-

эластический характер деформации гель-нити постепенно сменяется пласти-

ческим. Следует ожидать, что при снижении температуры и соответствую-

щем увеличении растягивающего напряжения сегментальная подвижность 

молекул ослабевает быстрее, процессы ориентационной кристаллизации на-

чинаются при меньшей протяженности выпрямленных отрезков цепей, а пе-

реход к пластической деформации сдвигается в область низких кратностей 

растяжения. Именно с таких позиций можно объяснить взаимное расположе-

ние зависимостей λf (λ), представленных на рисунке 6.1. 

Из вышеизложенных рассуждений следует, что развитие высокоэла-

стической составляющей деформации обусловлено распрямлением и ориен-

тацией вдоль оси растяжения сегментов отдельных молекул, а пластической 

скольжением относительно друг друга элементов формирующейся надмоле-

кулярной (фибриллярной) структуры. Препятствием такому скольжению 

служат, по мнению Петерлина [203; 204], разнодлинные проходные цепи, со-

единяющие боковые поверхности фибрилл. В ходе пластической деформации 

нити эти цепи, количество которых сравнительно мало, поочередно натяги-

ваются и обрываются, что приводит к образованию полос сброса [226; 227], 

которые относятся к субмикроскопическим нарушениям сплошности и де-

терминируют процесс разрушения образца при дальнейшем вытягивании 

[225]. 

Возвращаясь к рассмотрению высокоэластической деформации следует 

выделить одно важное, на наш взгляд, обстоятельство. Установлено, что на-

копление λе обнаруживает линейную связь с изменением молекулярного 
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строения и некоторых структурных показателей нити: протяженностью же-

сткой аморфной фазы (Lrap), степенью ориентации транс-конформеров в кри-

сталлических областях полимера (<cos2Θ>), температурой основного пика 

плавления на термограмме ДСК (Тm2) и степенью кристалличности вытяну-

того образца (æДСК). Графики соответствующих зависимостей показаны на 

рисунке 6.2. Видно, что рост показателей, определяющих в совокупности 

прочность вытянутой нити, вызван развитием только одной составляющей 

деформации – высокоэластической.  

 
Рисунок. 6.2. Зависимость протяженности жесткой аморфной фазы (а), пара-
метра ориентации транс-изомеров вдоль оси растяжения (б), температуры 
основного пика плавления на кривой ДСК (в) и степени кристалличности об-
разца (г) от кратности высокоэластической деформации СВМПЭ нити. 
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6.2. Вклад составных частей деформации в увеличение продольного  

       размера нити 

Анализ механической работы, которая совершается над нитью при рас-

тяжении, предполагает оценку вклада составных частей деформации в увели-

чение продольного размера нити. 

Описание относительной деформации нитей основано на использова-

нии нескольких различных уравнений [275], среди которых наибольшее рас-

пространение получили выражения, предложенные Коши и Генки. По Коши 

общую величину относительной деформации представляют как частное от 

деления прироста продольного размера образца (l–lо) на его начальную длину 

(lо), а по Генки – выражают в виде ln (l/lо). При изучении одноосного растя-

жения вязкоэластичных тел общую относительную деформацию целесооб-

разно разделять и рассматривать в виде совокупности ее составных частей: 

высокоэластической и пластической [269; 273; 276; 303] или же обратимой и 

необратимой [270; 276; 296]. Если величина общей относительной деформа-

ции рассчитывается по Генки, то решение вопроса о вкладе ее составных 

частей в прирост длины нити сложности не представляет. Хорошо известно, 

что кратность общей относительной деформации (λ) определяется произве-

дением кратностей высокоэластической (λе) и пластической (λf) составляю-

щих. При этом λ = l/lо, λе = l/lf, λf = lf/lо, где l и lf – длина отрезка вытянутого 

образца до и после его упругого (высокоэластического) восстановления при 

температуре близкой к истинной температуре плавления полимера. Следова-

тельно, 

                                   (l/lо) = (l/lf) • (lf/lо).                                                 (6.1) 

После логарифмирования уравнения (6.1) получаем выражение, харак-

теризующее аддитивный вклад составляющих растяжения в общую величину 

деформации по Генки 

                             ln (l/lо) = ln (l/lf) + ln (lf/lо).                                          (6.2) 

Необходимо, впрочем, отметить, что из-за несовпадения метрического 

и логарифмического масштабов линейная связь между реальным увеличени-
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ем длины нити (l–lо) и деформацией по Генки отсутствует. Вследствие этого 

практическая значимость выражения (6.2) снижается. Прямо пропорциональ-

ные зависимости между отдельными составляющими деформации и прирос-

том длины нити могут быть получены лишь тогда, когда для описания отно-

сительной деформации применяется выражение Коши. К сожалению, сведе-

ния о наличии таких зависимостей в литературе отсутствуют. Их поиск пред-

полагает анализ влияния каждой из составляющих деформации на прирост 

длины вытянутого образца. Рассмотрение этого вопроса и предпринято в на-

стоящей работе. 

Аддитивный вклад обратимой и необратимой составляющих деформа-

ции в общую длину вытянутого образца можно оценить с помощью показа-

телей, определяющих продольную деформацию вязкоэластичного тела. Если 

lо исходная длина образца, то увеличение его продольного размера вследст-

вие течения (необратимой деформации) составляет (lf–lо), а вследствие обра-

тимой деформации: (l–lf). Полное увеличение длины образца определяется 

суммой двух слагаемых 

                                  (lf – lо) + (l – lf) = (l – lо).                                         (6.3) 

Поскольку l = lо • λ, lf = lо • λf, а λ = λf • λе, то равенство (6.3) можно вы-

разить в иной форме 

                          lо (λf  – 1) + lо λf (λе – 1) = lо (λ – 1).                              (6.4) 

При одних и тех же условиях вытягивания (представленных, например, 

в каждой строке таблицы 6.1) как значения, так сумма соответствующих сла-

гаемых в уравнениях (6.3; 6.4) одинаковы. 

Из уравнения (6.4) видно, что все входящие в него члены содержат об-

щий сомножитель – длину исходного недеформированного образца lо. В со-

ответствии с применяемой нами и другими исследователя [270; 280; 303] ме-

тодикой определения составных частей деформации lо = l/λ является, как и λ, 

величиной переменной, в то время как длина отрезка вытянутой нити l при 

испытаниях образцов с различной кратностью вытягивания не изменяется (в 

наших экспериментах l = 1000 мм). Между тем в реальных технологических 
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условиях, где вытягивание происходит непрерывно, а значение λ рассчиты-

вается как отношение линейных скоростей тянущих и питающих галет, пра-

вомернее поступать наоборот (использовать обратную систему отсчета). Ис-

ходную длину нити целесообразнее брать постоянной (равной, например, 

единице), а значения деформации выражать в кратных по отношению к ней 

величинах. По Коши относительную величину необратимой, обратимой и 

общей деформации нити можно определить как частное от деления всех чле-

нов уравнения (6.3) на lо 

                       (lf  – 1о) / 1о + (1 – lf) / 1о = (l – lо) / 1о.                              (6.5) 

При делении членов уравнения (6.4) на 1о получаем тождественное вы-

ражение  

                             (λf  – 1) + λf (λе – 1) = (λ – 1).                                     (6.6) 

Проверка показывает, что при одинаковых режимах вытягивания зна-

чения соответствующих слагаемых в уравнениях (6.3-6.6), выраженные в 

процентах от их суммы, совпадают друг с другом. Следовательно примене-

ние уравнений (6.5) и (6.6) для нахождения относительных величин дефор-

мации правомерно. В случае непрерывного режима вытягивания более при-

влекательным выглядит использование уравнения (6.6). 

График зависимости величины относительной обратимой деформации 

λf (λе – 1) от общего относительного прироста длины ПЭ гель-нити (λ – 1), 

построенный по данным таблицы 6.1, показан на рисунке 6.3. Видно, что для 

всех представленных в таблице 6.1 режимов растяжения прирост длины нити 

за счет обратимой деформации отклоняется от полного увеличения ее про-

дольного размера (изображенного на рисунке 6.3 прямой линией) весьма не-

значительно. Влияние λf (λе – 1) на увеличение (λ – 1) выглядит доминирую-

щим.  

Что касается относительной необратимой деформации (λf  – 1), то на 

начальном этапе растяжения ее вклад в общий относительный прирост длины 

гель-нити почти не ощутим и становится заметным лишь на заключительном 

этапе  термовытягивания  (рисунок 6.4).   Полученные   сведения   полностью  
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Рисунок. 6.3. Аддитивный вклад обратимой деформации в прирост длины ПЭ 
гель-нити, вытянутой при температурах 100 (1), 110 (2), 120 (3), 125°С (4) и 
έср=0,032 с-1. до различных значений степени растяжения (прямой линией по-
казано полное увеличение продольного размера нити). 
 

 
Рисунок 6.4. Аддитивный вклад необратимой деформации в общую относи-
тельную длину ПЭ гель-нити, вытянутой при температурах 100 (1), 110 (2), 
120 (3), 125°С (4) и έср=0,032 с-1. 
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подтверждают мнение С.П. Папкова [423] о том, что полимерные гели (студ-

ни) представляют собой системы, для которых характерны большие обрати-

мые и весьма низкие необратимые деформации. 

Анализируя вклад составляющих растяжения в прирост длины вытяну-

того образца, следует обратить внимание на одно важное, с нашей точки зре-

ния, обстоятельство. Одночлен уравнения (6.6), характеризующий развитие 

относительной обратимой деформации λf (λе – 1) содержит в качестве со-

множителей не только степень высокоэластической (λе – 1), но и кратность 

пластической (λf) деформации. Величина λf (λе – 1) зависит как от λf, так и от 

(λе – 1). Между тем некоторыми исследователями понятия обратимой и вы-

сокоэластической деформации иногда воспринимаются как синонимы. На 

недопустимость такого отождествления указывает Аскадский [275]. Он от-

мечает, что в процессе растяжения вязкоэластичного тела пластическая и вы-

сокоэластическая деформации развиваются одновременно. В каждый момент 

времени форма образца уже необратимо изменена, поэтому обратимую часть 

деформации следует соотносить не с первоначальной длиной образца, а с 

вновь приобретенной в результате течения. Значение степени высокоэласти-

ческой деформации предлагается выражать как 

                                    (λе – 1) = (1 – lf) / lf.                                              (6.7) 

Точно такой же вывод вытекает из рассмотрения уравнения (6.6). По-

сле переноса (λf  – 1) в правую часть уравнения получаем 

                                     λf (λе  – 1) = λ – λf.                                                (6.8) 

Отсюда 

                                   (λе – 1) = (λ – λf) / λf.                                              (6.9) 

Следовательно степень высокоэластической деформации (λе – 1) харак-

теризует не всю относительную обратимую деформацию (λ – λf), а лишь ее 

определенную часть (долю), равную 1/λf. 

Анализ процесса термовытягивания подразумевает оценку не только 

доли, но и аддитивного вклада в относительную обратимую деформацию вы-
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сокоэластической и пластической составляющих растяжения. Решение этого 

вопроса каких-либо трудностей не вызывает. Представим вначале, что тече-

ние отсутствует (λf = 1). Накопление обратимой деформации осуществляется 

в этом гипотетическом случае только за счет развития (λе – 1). В то же время 

в реальном процессе λf > 1 и величина относительной обратимой деформации 

равна λf (λе – 1). Получается поэтому, что разность между λf (λе – 1) и (λе – 1) 

характеризует аддитивный вклад пластической деформации в обратимую  

                      λf (λе – 1) – (λе – 1) = (λf  – 1) (λе – 1).                             (6.10) 

После переноса (λе – 1) в правую часть уравнения (6.10) становится яс-

ным, что общая величина относительной обратимой деформации выражается 

суммой двух членов 

                      λf (λе – 1) = (λf  – 1) (λе – 1) + (λе – 1),                            (6.11) 

первый из которых учитывает  вклад  пластической,  а  второй  высокоэла-

стической составляющей растяжения. Обобщенное выражение, включающее 

все виды деформации вязкоэластичного тела, можно получить после замены 

λf (λе – 1) в уравнении (6.6) на правую часть уравнения (6.11) 

                             (λf  – 1) + (λf – 1) (λе – 1) + (λе – 1) = (λ – 1).                     (6.12) 

Первый член полученного выражения характеризует аддитивный вклад 

необратимой деформации в относительный прирост продольного размера ни-

ти (λ – 1), а второй и третий – обратимой. Из выражения (6.12) также следует, 

что полная величина пластической составляющей растяжения определяется 

суммой двух слагаемых 

                      (λf  – 1) + (λf – 1) (λе – 1) = λе (λf – 1),                             (6.13) 

а высокоэластической составляющей одним слагаемым –  (λе – 1). Итоговое 

уравнение, учитывающее влияние пластической и высокоэластической де-

формации на относительный прирост продольного размера нити, выглядит 

при этом следующим образом 

                                       λе (λf  – 1) + (λе – 1) = (λ  – 1).                                   (6.14) 



На
уч
на
я б
иб
ли
от
ек
а Т
вГ
У

 272 

С целью обобщения сказанного в таблице 6.2 приведена форма выра-

жений, описывающих аддитивный вклад обратимой и необратимой, а также 

высокоэластической и пластической деформации в общую относительную 

длину (λ  – 1) вытянутой нити. 

Таблица 6.2  Форма выражений, отражающих аддитивный вклад различных 

                       видов деформаций в общую относительную длину (λ  – 1)  

                       вытянутой нити 

№ Вид относительной деформации Форма выражений 

1 Необратимая (λf  – 1) 

2 Обратимая λf (λе – 1) 

3 Пластическая λе (λf  – 1) 

4 Высокоэластическая (λе – 1) 

 

Представленные рассуждения свидетельствуют о том, что прирост 

длины вязкоэластичного тела в процессе одноосного растяжения допустимо 

рассматривать с двух точек зрения: как следствие накопления обратимой и 

необратимой деформации или же как результат увеличения высокоэластиче-

ской и пластической деформации. Представляется, что при изучении процес-

са ориентационного вытягивания общую деформацию правомернее разделять 

на высокоэластическую и пластическую. Аддитивный вклад этих составных 

частей деформации в относительный прирост продольного размера ПЭ нити 

(λ – 1), вытянутой при всех приведенных в таблице 6.1 режимах растяжения, 

показан на рисунке 6.5. Видно, что по мере роста (λ – 1) накопление (λе – 1) и 

λе (λf  – 1) происходит неравномерно (последовательно друг за другом). На 

начальном этапе вытягивания преобладает развитие (λе – 1), а на завершаю-

щем λе (λf  – 1). Интересно также отметить, что в образцах нити, предельно 

вытянутых при 110, 120, 125 0С вклады высокоэластической и пластической 

деформации в общий относительный прирост длины нити приблизительно 

одинаковы (рисунок 6.5, а и б), в то время как соответствующие значения для 
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обратимой и необратимой деформации резко отличаются друг от друга (ри-

сунки 6.3, 6.4). 

 
 
Рисунок. 6.5. Аддитивный вклад пластической (а) и высокоэластической (б) 
составляющих растяжения в общую относительную длину ПЭ гель нити, вы-
тянутой при температурах: 100 (1), 110 (2), 120 (3), 125°С (4) и έср=0,032 с-1. 

 

В завершении подчеркнем, что вывод уравнения (6.14), отражающего 

вклад пластической и высокоэластической составляющих деформации в от-

носительный прирост продольного размера нити, был необходим для опреде-

ления и анализа механической работы, которая совершается над нитью при 

растяжении. Составной частью такого анализа является рассмотрение балан-

са сил, действующих на нить в процессе вытягивания. 

 

6.3. Растягивающая сила и работа деформации 

Деформация гель-нити сопровождается ростом внешней растягиваю-

щей силы F, величина которой значительна и достигает ~ 1/3 от абсолютной 
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разрывной нагрузки предельно вытянутых образцов (таблица 6.1). В общем 

виде баланс сил, действующих на нить при термовытягивании, имеет вид 

[264; 265] 

                  F = Frheo + Fin + Fsurf + Fhydro + Fgraw + Freib,                           (6.15) 

где Frheo – реологическое сопротивление полимера, Fin – сила инерции, Fsurf – 

сила поверхностного натяжения, Fhydro – сила гидродинамического сопротив-

ления среды, Fgraw – сила, учитывающая влияние массы нити, Freib – сила тре-

ния нити о проводящие детали. 

Поскольку каркас геля находится при растяжении в твердом агрегат-

ном состоянии, а его вес в жидкости (масле) с плотностью около 800 кг/м3 

весьма незначителен, то влияние Fsurf и Fgraw пренебрежимо мало. Из-за отсут-

ствия в конструкции вытяжной ванны контактирующих с нитью поверхно-

стей наличие Freib также исключается. Вклад остальных составляющих сило-

вого баланса не столь очевиден и подлежит рассмотрению. 

Появление сил инерции обусловлено, как известно [266], приращением 

кинетической энергии нити 

                                    Fin = Q • (V – Vо),                                                (6.16) 

где Q – массовый расход, подаваемый на термовытягивание гель-нити; V, Vо 

– линейные скорости тянущих и питающих галет. Выясняется, что даже при 

экстремальном сочетании параметров процесса величина Fin не превышает 

для указанных в таблице 6.1 режимов растяжения 10-2 сН. 

Значение гидродинамического сопротивления Fhydro вычисляется на ос-

новании коэффициента поверхностного трения нити об окружающую ее вяз-

кую среду, который рассчитывается, в свою очередь, с помощью различных, 

зависящих от критерия Рейнольдса (Re) и других факторов, формул. Ввиду 

того, что при растяжении гель-нити Re может изменяться от 20 до 65, для на-

хождения коэффициента трения Cf использована формула [424], обнаружи-

вающая хорошую сходимость с экспериментом в промежутке 5 < Re < 120 

                                       Cf = 0.37 Re-0.61.                                                (6.17) 
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По величине Cf определяется напряжение сдвига σr на поверхности ни-

ти, движущейся со скоростью V в среде с плотностью ρ 

                                         σr = 0.5 Cf ρV2,                                               (6.18) 

а затем и гидродинамическое сопротивление среды 

                                                  Fhydro = π Dх L σr,                                             (6.19) 

где L – длина ванны вытягивания, Dх – общий условный диаметр комплекс-

ной гель-нити. Расчеты по указанным выше формулам показывают, что ве-

личина Fhydro возрастает по мере вытягивания гель-нити от 0,15 до 1,3 сН, ос-

таваясь при этом на низком в сравнении с внешней растягивающей нагрузкой 

уровне. 

Оценки, основанные на использовании критериальных уравнений, по-

зволяют утверждать, что вклад Fhydro в силовой баланс нити весьма незначи-

телен и в реальных условиях может не учитываться. Единственной силой, 

уравновешивающей внешнюю растягивающую нагрузку, следует признать 

реологическую составляющую натяжения, уровень которой определяется 

происходящими в деформируемой нити процессами. Это означает, что при-

ложенное из вне усилие должно передаваться вдоль вытягиваемого образца 

без изменений. Данный промежуточный вывод находит прямое эксперимен-

тальное подтверждение. В отсутствие тормозных элементов различия в на-

тяжении нити на входе и выходе из ванны термовытягивания не превышают 

ошибки измерения, то есть практически отсутствуют. 

Наличие уравновешенной растягивающей силы (F = Frheo) обусловлива-

ет появление в гель-нити механического напряжения. Различают приведен-

ное σо и истинное σи напряжение. Первое рассчитывается по отношению на-

грузки к линейной плотности исходного, поступающего на вытягивание об-

разца mо: σо = F/mо; второе учитывает снижение поперечных размеров при 

растяжении и основывается на реальном значении линейной плотности нити 

m:  σи = F/m. Поскольку m = mо/λ, где mо – постоянная в условиях экспери-

мента величина, то σ о и F линейно связаны, а σ и = σо • λ. Развитие σ и и σо в 

процессе деформации гель-нити показано на рисунках 6.6 и 6.7.  
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Рисунок. 6.6. Зависимость истинного напражения от общей кратности растя-
жения ПЭ гель-нити, вытянутой при температурах 100 (1), 110 (2), 120 (3), 
125°С (4) и έср=0,032 с-1.  
 
 
 
 

 
 
Рисунок. 6.7. Зависимость приведенного напряжения от общей кратности 
растяжения ПЭ  гель-нити,  вытянутой при температурах  100 (1),  110 (2), 
120 (3), 125°С (4) и έср=0,032 с-1.  
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Видно, что за исключением короткого начального участка (λ < 6) зави-

симости σ и(λ) практически линейные. Угол наклона прямых к оси абсцисс 

тем значительнее, чем ниже температура вытягивания. В отличие от истин-

ного напряжения рост σ о происходит в основном на начальном этапе растя-

жения, а затем замедляется, асимптотически приближаясь к предельным зна-

чениям, уровень которых снижается с повышением температуры. 

Примечательно, что взаимное расположение зависимостей σ и(λ), σо(λ), 

представленных на рисунках 6.6, 6.7, не согласуется с кинетической теорией 

высокоэластичности [278], в свете которой величина σ и или σ о должна не 

уменьшаться, а увеличиваться с ростом температуры. Указанное противоре-

чие, характерное и для других полимеров [290], является, впрочем, кажу-

щимся. Дело в том, что при вытягивании гель-нити действие внешней силы 

направлено не только на развитие высокоэластической деформации, но и на 

частичное разрушение не полностью расплавленных КСЦ. Повышение тем-

пературы сопровождается ослаблением когезионного взаимодействия между 

складками цепей в кристаллических узлах геля и приводит к их распаду при 

меньших значениях внешней растягивающей нагрузки. Именно из-за сниже-

ния усилия, необходимого для твердофазного разрушения КСЦ, графики за-

висимостей σ и(λ) или σ о(λ) располагаются по отношению друг к другу тем 

ниже, чем выше температура вытягивания. 

Для аргументации дальнейших рассуждений необходимо конкретизи-

ровать еще одно обстоятельство. Представляется, что вплоть до нарушения 

сплошности образца все входящие в Frheo составляющие равномерно распре-

деляются по полимерному каркасу вытягиваемой гель-нити. Силовое поле 

Frheo = F едино. В то же время работу по увеличению продольного размера 

нити необходимо разделять на две различные компоненты. Первая, обеспе-

чивающая скольжение относительно друг друга элементов формирующейся 

надмолекулярной (фибриллярной) структуры, рассеивается в виде тепла. 

Вторая, направленная на распрямление и ориентацию молекулярных сегмен-

тов, перешедших из структурно упорядоченного состояния в высокоэласти-
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ческое, приводит к изменению энтропийной составляющей системы и акку-

мулируется внутри нити вследствие ориентационной кристаллизации поли-

мера. С учетом формулы (6.14) баланс работ по деформированию гель-нити 

можно представить в виде 

                   F λе (λf  – 1) + F (λе – 1) = F (λ  – 1),                                   (6.20) 

где F λе (λf  – 1), F (λе – 1), F (λ  – 1) – эквиваленты механической работы по 

увеличению относительной длины нити за счет пластической, высокоэласти-

ческой и общей деформации. Графики зависимостей F λе (λf  – 1) и F (λе – 1)  

от степени вытягивания (λ – 1) гель-нити при различных температурах, по-

строенные по данным таблицы 6.1, показаны на рисунке 6.8.  

 
Рисунок. 6.8 Изменение эквивалентов механической работы в процессе уве-
личения относительного продольного размера ПЭ гель-нити за счет пласти-
ческой (а) и высокоэластической  (б) деформации при температурах: 100 (1), 
110 (2), 120 (3), 125°С (4) и έср=0,032 с-1.  
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Видно,  что на начальном  этапе термовытягивания в общем балансе 

работ преобладает F (λе – 1), а на завершающем –  F λе (λf  – 1). При этом доля 

F (λе – 1) в общем балансе работ снижается по ходу растяжения нити тем бы-

стрее, чем ниже температура вытягивания (рисунок 6.9). При предельно вы-

соких (предразрывных) значениях (λ – 1) отношение F (λе – 1) / F (λ – 1)  ста-

новится ниже 0,5. 

 
 

Рисунок. 6.9. Изменение доли F(λe – 1) в общей работе по увеличению про-
дольного размера ПЭ гель-нити в процессе ее растяжения при температурах: 
100 (1), 110 (2), 120 (3), 125°С (4) и έср=0,032 с-1.  

 
 

6.4. Влияние работы деформации на прочностные показатели нити 

Развитие деформации под действием внешней растягивающей силы 

приводит к значительному изменению прочностных показателей нити. На 

рисунке 6.10 представлена динамика изменения абсолютной разрывной на-

грузки (Р) образцов гель-нити по ходу термовытягивания. С ростом кратно-

сти вытягивания (λ) величина Р вначале повышается (тем значительнее, чем 

ниже температура),  а  после  прохождения соответствующего максимума на- 

(λ-1) 
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Рисунок. 6.10. Зависимость абсолютной разрывной нагрузки ПЭ гель-нити от 
общей кратности вытягивания при температурах 100 (1), 110 (2), 120 (3), 
125°С (4) и έср=0,032 с-1

. 
 

чинает снижаться. Сопоставление рисунков 6.1 и 6.10 позволяет предполо-

жить, что причиной снижения Р является переход в область накопления пла-

стической деформации (λf). Справедливость сказанного подтверждает рису-

нок 6.11. В том случае, когда абсолютная разрывная нагрузка нити  становит- 

 
Рисунок. 6.11. Зависимость абсолютной разрывной нагрузки ПЭ гель-нити от 
кратности пластической деформации при температурах 100 (1), 110 (2), 120 
(3), 125°С (4) и    έср=0,032 с-1

. 
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ся ниже максимальной, связь между λf и Р удовлетворительно отображается 

линейной зависимостью, которая является общей для всех представленных в 

таблице 6.1 режимов растяжения. Полученный результат выглядит вполне 

ожидаемым. Представляется, что развитие λf сопровождается пропорцио-

нальным сокращением числа передающих нагрузку цепей в поперечном се-

чении гель-нити и соответствующим уменьшением Р. 

Увеличение удельной разрывной нагрузки (прочности) гель-нити в 

процессе вытягивания при различных температурах показано на рисунке 

6.12. Видно, что вначале рост прочности (σ р) происходит быстро, а затем за-

медляется, приближаясь постепенно к предельным, индивидуальным для ка-

ждой конкретной температуры значениям. При рассмотрении рисунка 6.12 

обнаруживается его сходство с рисунком 6.1. Это может означать, что зави-

симости σр (λ) и λе (λ) развиваются по совпадающим закономерностям. 

 

 
 
Рисунок. 6.12. Зависимость удельной разрывной нагрузки ПЭ гель-нити от 
общей кратности вытягивания при температурах 100 (1), 110 (2), 120 (3), 
125°С (4) и έср=0,032 с-1

. 
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Влияние термовытягивания на прочностные показатели химических 

волокон подробно изучено в работах [280; 281; 290; 303; 416]. Показано, что 

ориентационное упрочнение волокон из аморфных полимеров и полипропи-

лена вызвано не всей деформацией, а только ее высокоэластической состав-

ляющей. Между λе и σр была обнаружена линейная зависимость. Некоторый 

разброс результатов на завершающих этапах развития λе, значение которой 

не превышало 8, авторы относят к ошибкам эксперимента и наличию в во-

локнах различного рода дефектов. Зависимость σ р (λе) гель-нити из СВМПЭ 

представлена  на рисунке 6.13. Видно,  что при температуре выше 100 0С и λе 

< 9 связь между λе и σр действительно линейная. В то же время с повышени-

ем λе отклонения от прямолинейности настолько возрастают (тем быстрее, 

чем ниже температура вытягивания), что не могут быть отнесены к ошибкам 

эксперимента.   

  
 
Рисунок. 6.13. Зависимость удельной разрывной нагрузки ПЭ гель-нити от 
кратности высокоэластической деформации при температурах 100 (1), 110 
(2), 120 (3), 125°С (4) и έср=0,032 с-1

. 
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Вполне очевидно, что для гель-нити из СВМПЭ в области больших λе 

прямолинейная зависимость между λе и σр, выявленная в работах [280; 281; 

290; 303; 416], не соответствует полученным нами опытным данным и нуж-

дается в корректировке. При решении данного вопроса за основу приняты 

следующие результаты проведенного исследования: 

1) внешняя растягивающая сила F уравновешивается только реологиче-

ской составляющей натяжения Frheo и передается вдоль вытягиваемой 

гель-нити практически без изменений; 

2) энергия, которая накапливается внутри нити, прямо пропорциональна 

работе по развитию высокоэластической составляющей деформации и 

выражается произведением внешней растягивающей силы F на степень 

высокоэластической деформации (λе – 1); 

3) снижение абсолютной разрывной нагрузки Р вытянутых образцов пря-

мо пропорционально кратности пластической деформации λf и вызвано 

сокращением числа передающих нагрузку цепей в поперечном сечении 

нити. 

Анализ полученных результатов позволил сформулировать предполо-

жение о том, что не зависимо от режима растяжения нити (в том числе от 

температуры) абсолютная разрывная нагрузка вытянутых образцов, откор-

ректированная с учетом влияния кратности пластической деформации, будет 

прямо пропорциональна работе по увеличению относительной длины нити за 

счет развития высокоэластической составляющей деформации 

                                     Р λf = a + b F (λе – 1).                                        (6.21) 

Изменение удельной разрывной нагрузки (прочности) σр = Р/m должно 

описываться в этом случае следующим линейным уравнением 

                                σр = c + d [F (λе – 1) / m λf],                                   (6.22) 

где a, b, c, d – постоянные в условиях опыта числовые коэффициенты. С уче-

том того, что F/m = σи = σоλ, а λ = λеλf  уравнение (6.22) легко трансформиру-

ется и может быть представлено в виде других равноценных вариантов  

                                σр = c + d [σи (λе
2 – λе) / λ]                                     (6.23) 
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или 

                                     σр = c + d σо (λе
2 – λе).                                       (6.24) 

Экспериментальные данные обоснованность высказанного предполо-

жения подтверждают. За исключением начального участка растяжения (λ < 

6), предшествующего образованию шейки, графическое изображение урав-

нений (6.21–6.24) действительно отображается прямыми линиями. Ход зави-

симости, которая описывается уравнениями (6.22–6.24), показан на рисунке 

6.14.  

 
Рисунок. 6.14. Зависимость удельной разрывной нагрузки ПЭ гель-нити, вы-
тянутой при температурах: 100 (1), 110 (2), 120 (3), 125°С (4) и έср=0,032 с-1, 
от работы по увеличению продольных размеров образца за счет высокоэла-
стичной составляющей растяжения, откорректированной с учетом значения 
пластической деформации и линейной плотности. 

 

Видно, что для гель-нити, сформованной из 3 % прядильного раствора 

СВМПЭ с Mv = 3,3⋅106 г/моль величина углового коэффициента d составляет 

0,32, а отрезка с, отсекаемого прямой на оси ординат, – 77 сН/текс. Низкие (в 

сравнении с ожиданием)  значения σр  на начальном этапе деформирования 
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(λ < 6) объясняются тем, что слабо вытянутые образцы подвержены усадке, 

обусловленной частичным восстановлением их размеров за счет той доли 

высокоэластической деформации, которая обратима даже при комнатной 

температуре. Линейная плотность нити при этом повышается, а абсолютная 

разрывная нагрузка практически не изменяется. Значения σ р = Р/m оказыва-

ются поэтому заниженными. У нитей, вытянутых до λ > 6, усадка практиче-

ски отсутствует и графики уравнений (6.22–6.24) становятся прямолинейны-

ми. 

Полученные уравнения, отражающие связь между компонентами де-

формации, растягивающей силой (напряжением), линейной плотностью ни-

тей и прочностью ориентированных образцов применялись на практике для 

оптимизации процесса вытягивания. При этом выяснилось, что изменение 

средневязкостной молекулярной массы СВМПЭ и средней скорости дефор-

мации гель-нитей линейность уравнений не нарушает и сказывается лишь на 

значениях их числовых коэффициентов. 

 

6.5. О связи высокоэластической деформации с приведенным  

        напряжением 

Прочностные показатели гель-нити из СВМПЭ многократно повыша-

ются в процессе ориентационного термовытягивания. Рост прочности про-

порционален работе по увеличению длины нити за счет развития высокоэла-

стической деформации (λе). Необходимым условием развития λе является 

разрушение кристаллических узлов пространственной сетки геля и переход 

части молекулярных сегментов из структурно упорядоченного состояния в 

аморфное (высокоэластическое). Этот процесс является, как известно [180], 

не чисто механическим, а кинетическим, происходящим вследствие тепло-

вых флуктуаций, разрывающих напряженные внешней силой межмолекуляр-

ные связи в складках кристаллитов. Более высокая температура приводит к 

распаду кристаллитов при меньшем напряжении. Известно также [411], что в 

случае линейных гибкоцепных полимеров с низкой температурой стеклова-
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ния (в том числе и гелей СВМПЭ) подвижность перешедших в аморфное со-

стояние участков цепей не лимитируется величиной свободного объема по-

лимера, а зависит от скорости, с которой кинетические сегменты преодоле-

вают потенциальный барьер, отделяющий одно положение временного кон-

формационного равновесия от другого. Инициированные внешней растяги-

вающей нагрузкой гош-транс переходы сегментов обеспечивают распрямле-

ние и ориентацию макромолекул вдоль оси растяжения, что приводит к на-

коплению высокоэластической деформации. Развитие λе (то есть увеличение 

расстояния между концами ориентированных в направлении растяжения 

макромолекул) сопровождается, в свою очередь, ростом упругой силы энтро-

пийной природы, стремящейся вернуть выпрямленные сегменты цепей в 

свернутое состояние. Величина усилия, необходимая для разрушения склад-

чатых кристаллитов геля, гош-транс переходов молекулярных сегментов и 

предотвращения свертывания выпрямленных отрезков цепей компенсируется 

внешней растягивающей нагрузкой F. Представляется, что при любых фик-

сированных условиях одностадийного изотермического вытягивания каждо-

му значению λе соответствует вполне определенное значение F. Изменение 

этих показателей взаимообусловлено. В то же время уравнение, удовлетвори-

тельно описывающее экспериментальные зависимости F от λе в области вы-

соких кратностей растяжения, до сих пор не установлено. Попытка рассмот-

рения этого вопроса предпринята в настоящей работе. 

Руководствуясь некоторыми аналогиями, например, формальным сход-

ством процесса накопления λе с протеканием односторонней химической ре-

акции сделаем предположение о том, что зависимость между высокоэласти-

ческой деформацией и внешней растягивающей нагрузкой описывается ки-

нетическим уравнением химической реакции первого порядка [425]. Роль не-

зависимой переменной (времени) отводится при этом λе, а роль функции – F. 

В удобном для анализа виде указную зависимость можно представить сле-

дующим образом 

                                       σо = σо1 • еКλе,                                                   (6.25) 
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где σ о – величина приведенного напряжения, равная отношению растяги-

вающей нагрузки F к линейной плотности mо исходной, не подвергнутой 

ориентационному вытягиванию нити (σ о = F/mо); σо1 и К – постоянные при 

выбранной температуре опыта коэффициенты. Достоверность предложенной 

зависимости не очевидна и нуждается в экспериментальной проверке, для 

осуществления которой были использованы представленные в таблице 6.1 

опытные данные. 

Известно [425], что отличительным признаком кинетических кривых 

первого порядка служит их способность спрямляться в полулогарифмиче-

ских координатах. Логарифмирование зависимости (6.25) приводит к уравне-

нию  

                                    lnσо = lnσо1 + К λе.                                               (6.26) 

Выясняется, что графическое изображение этого уравнения, построен-

ное по экспериментальным данным в координатах lnσо (λе) действительно 

представляет собой серию индивидуальных для каждой температуры вытяги-

вания прямых линий (рисунок 6.15).  

 
Рисунок. 6.15. Зависимость логарифма приведенного напряжения от кратно-
сти высокоэластичной деформации ПЭ гель-нити, вытянутой при температу-
рах 100 (1), 110 (2), 120 (3), 125°С(4) и έср=0,032 с-1

. 



На
уч
на
я б
иб
ли
от
ек
а Т
вГ
У

 288 

Угол наклона прямых к оси абсцисс дает значение К; lnσо1 определяет-

ся по величине участков, отсекаемых прямыми на оси ординат. Вычисленные 

по рисунку 6.15 значения К, σ о1 и некоторые другие, производные от К и 

температуры опыта, показатели, смысл которых станет ясен ниже, приведены 

в таблице 6.3. 

Таблица 6.3  Показатели, определяющие зависимость приведенного  

                      напряжения от кратности высокоэластической деформации  

                      при различных температурах вытягивания 

Т, 
0К 

λе 
σо1, 

сН/текс 

К, 

сН/текс 

Ко, 

сН/текс 
(е-Е/RT).10-7 

373 < 8,2 2,53 0,041 2104 197 

383 < 12,3 1,75 0,057 2183 269 

393 < 14,2 1,20 0,070 2054 342 

398 < 15,1 0,82 0,082 2132 389 

 

Коэффициент К, характеризующий повышение (приращение) приве-

денного напряжения по мере роста λе, обнаруживает температурную зависи-

мость. Это обстоятельство  может быть использовано для нахождения эф-

фективной энергии активации процесса Е, которая показывает какой мини-

мальной энергией должны обладать молекулярные сегменты, способные уча-

ствовать в актах распрямления цепей. В случае простых, протекающих в од-

ну стадию, превращений значение Е рассчитывается обычно с помощью 

уравнения Аррениуса [426] 

                                       К = Ко • е-Е/RT                                                    (6.27) 

или 

                                                       Е            1 
                            lgК = lgКо –  __________ •  ____,                                        (6.28) 
                                                   2.303R      Т 

 

где R – молярная (универсальная) газовая постоянная; е-Е/RT – доля частиц 

(сегментов цепей), способных участвовать в процессе накопления λе; Ко – 

предэкспоненциальный множитель, равный К при Е = 0 или Т → ∞. 
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Справедливость применения уравнения Аррениуса для нахождения 

энергии активации процесса термовытягивания гель-нити продемонстриро-

вана на рисунке 6.16. Видно, что измеренные при различных температурах 

значения К вполне удовлетворительно укладываются в координатах lgК (1/Т) 

на прямую линию. Вычисленная по наклону этой прямой величина Е  состав-

ляет 33,6 кДж/моль. Входящий в уравнение (6.27) предэкспоненциальный 

множитель Ко оказывается, как и следовало ожидать, постоянной, не зависи-

мой от температуры вытягивания величиной (таблица 6.3). 

 
Рисунок. 6.16. Зависимость lgК от обратной температуры. Отношение мас-
штабов по оси абсцисс и оси ординат: (1:0,05 ∙10-3):(1:0,1)=2000∙[tgα]=0,878; 
R=8,31 Дж/моль∙град; Е=2,303 R∙2000∙[tgα]=33,6 кДж/моль. 

 

Примечательно, что рассчитанная из рисунка 6.16 величина Е хорошо 

согласуется с определенной методом ЯМР широких линий энергией актива-

ции трансляционного движения сегментов цепей в структурно упорядочен-

ных областях линейного блочного ПЭ при повышенных температурах [427]. 
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Поскольку в исходной гель-нити единственным блочным образованием яв-

ляются узлы полимерного каркаса геля, представляющие собой пластинча-

тые кристаллиты на складчатых цепях (КСЦ), то допустимо предположить, 

что накопление λе при термовытягивании лимитируется распадом КСЦ, ос-

лабленных действием тепла и приложенной из вне нагрузки. Указанные в 

таблице 6.3 значения σ о1 характеризуют, по-видимому, минимальную для 

выбранной температуры вытягивания величину приведенного напряжения, 

по достижении которой начинается разворачивание складчатых цепей кри-

сталлитов и их переход в высокоэластическое состояние. Справедливость 

высказанного предположения подтверждается тем, что σо1 и доля молекуляр-

ных сегментов (е-Е/RT), способных участвовать в процессе накопления λе, свя-

заны между собой в исследованном интервале значений линейной зависимо-

стью (рисунок 6.17). Чем выше доля активированных тепловым движением 

сегментов, тем ниже величина приведенного напряжения σ о1, требуемая для 

распада КСЦ. 

 
 
Рисунок. 6.17. Зависимость значений σ01 от доли активированных тепловым 
движением молекулярных сегментов. 
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Представленные выше рассуждения раскрывают, впрочем, природу 

только одного из входящих в уравнение (6.26) слагаемых – lnσо1. Что касает-

ся второго слагаемого – Кλе, то его величина непосредственно связана с раз-

витием высокоэластической деформации и определяется той долей приве-

денного напряжения, которая инициирует гош-транс переходы молекуляр-

ных сегментов и компенсирует упругую силу энтропийной природы, стре-

мящуюся вернуть выпрямленные сегменты цепей в состояние равновесного 

статистического клубка. Из данных таблицы 6.3 и рисунка 6.15 следует, что в 

отличие от lnσо1 значение Кλе с повышением температуры не уменьшается, а 

возрастает, находясь таким образом в соответствии с положениями кинети-

ческой теории высокоэластичности [278]. 

Сопоставление вычисленных с помощью уравнения (6.25) и экспери-

ментальных значений приведенного напряжения в широком интервале изме-

нения кратности высокоэластической деформации гель-нити показано на ри-

сунке 6.18.  

 
Рисунок. 6.18. Зависимость вычисленных и экспериментальных значений 
приведенного напряжения от кратности высокоэластической деформации ПЭ 
гель-нити, вытянутой при температурах: 100 (1), 110 (2), 120 (3), 125°С (4) и 
έср=0,032 с-1 (сплошная линия – расчет; точки  - эксперимент). 
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Как видно из рисунка 6.18, экспериментальные точки вполне удовле-

творительно укладываются на теоретические кривые, что подтверждает, на 

наш взгляд, возможность использования кинетического уравнения первого 

порядка для анализа процесса ориентационного изотермического вытягива-

ния ПЭ гель-нити.  

Следует отметить, что в отличие от классической теории высокоэла-

стичности, которая хорошо согласуется с результатами эксперимента лишь в 

области малых деформаций, действие рассмотренного уравнения распро-

страняется на высокие, наиболее значимые для практики кратности вытяги-

вания. 
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В Ы В О Д Ы 

 

1. С помощью комплекса физико-химических методов исследования вы-

явлена и идентифицирована цепь фазовых и структурных превращений 

СВМПЭ на всех этапах его переработки в высокопрочное волокно: от 

синтеза полимера до получения готового продукта с прочностью 380-

400 сН/текс и модулем Юнга 14000-14500 сН/текс. Достигнутый уро-

вень прочностных показателей превышает механические характеристи-

ки волокна из СВМПЭ, производимого ведущими мировыми фирмами. 

2. Изучено влияние физико-химических свойств и строения реакторных 

порошков СВМПЭ, полученных с использованием различных модифи-

каций титанмагниевых катализаторов и режимов полимеризации эти-

лена, на их способность к образованию гомогенного раствора и много-

кратному термовытягиванию сформованного волокна. Результаты про-

веденных исследований использованы для обоснования требований к 

СВМПЭ волоконной марки. 

3. Исследовано реологическое поведение прядильных растворов СВМПЭ. 

Установлено, что при скоростях сдвига, характерных для реальных ус-

ловий формования, упругая реакция  раствора существенно превышает 

вязкую, что приводит к расширению диаметра струй, истекающих из 

каналов фильеры, и отрицательно влияет на равномерность свойств 

сформованного волокна. Подавление эффекта расширения струй воз-

можно за счет увеличения диаметра капилляров или количества отвер-

стий фильеры и уменьшения объемного расхода раствора.  

4. Изучено строение кристаллических узлов гелей и ксерогелей СВМПЭ. 

Показано, что узлами пространственной  сетки  гелей служат пластин-

чатые кристаллиты. В результате перехода гель→ксерогель  формиру-

ются кластеры, состоящие из большого числа  компланарных кристал-

литов. Обязательной характеристикой гелей, обладающих способно-

стью к многократному вытягиванию, является бимодальная функция 
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распределения ВСЦ по длинам, которая наследуется от реакторных по-

рошков СВМПЭ. 

5. Изучено строение неупорядоченной фазы гелей СВМПЭ. Установлено, 

что  рост числа флуктуационных зацеплений в исходном растворе со-

провождается увеличением концентрации «пойманных» зацеплений в 

неупорядоченной фазе полимерного каркаса геля. Это приводит к по-

вышению суммарной молекулярной массы отрезков цепей, соединяю-

щих между собой два соседних кристаллических узла геля, а также к 

снижению предельной кратности вытягивания гель-волокна. Управляя 

числом флуктуационных зацеплений посредством применения полиме-

ров различной молекулярной массы или регулирования концентрации 

СВМПЭ в растворе становится возможным направленно изменять 

кратность вытягивания и упруго-прочностные показатели волокна. 

6. Рассмотрены изменения молекулярного и надмолекулярного строения 

гель-волокна из СВМПЭ в процессе ориентационного термовытягива-

ния. Показано, что после прохождения шейки и формирования началь-

ной фибриллярной структуры на границе раздела между кристалличе-

скими ядрами и стабильно аморфными областями фибрилл образуется 

жесткая аморфная фаза, заполненная как выпрямленными, так и свер-

нутыми сегментами макромолекул. В ходе дальнейшего термовытяги-

вания происходит постепенное распрямление складок ламелярных кри-

сталлитов, что приводит к росту протяженности ВСЦ, входящих в со-

став жесткой аморфной фазы, и перемещению фронта кристаллизации 

вглубь аморфных прослоек фибрилл. В результате на завершающем 

этапе вытягивания происходит практически полная кристаллизация 

бывших аморфных прослоек и формирование непрерывной паракри-

сталлической фазы, ориентированной вдоль оси волокна. Итогом ука-

занных превращений является образование анизотропного продукта с 

высоким уровнем упруго-прочностных показателей, которые обнару-
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живают зависимость от величины продольного размера кристаллитов и 

степени кристалличности волокна. 

7. Изучена механика одноосного растяжения волокна из геля СВМПЭ. 

Установлено, что удельная разрывная нагрузка волокна находится в 

прямо пропорциональной зависимости от работы по увеличению дли-

ны образца за счет развития высокоэластической деформации и обрат-

но пропорциональной зависимости от кратности пластической дефор-

мации и линейной плотности волокна. 
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В заключение считаю необходимым подчеркнуть,  что эксперимен-

тальные исследования, обобщенные в настоящей работе, автор проводил 

совместно с многими сотрудниками ФГУП «ВНИИСВ». Особенно хочется 

выделить сотрудничество с к.х.н. С.А. Грибановым, к.х.н. Н.И. Кузьминым и 

Е.А. Ро. Ценными и плодотворными были контакты и совместные работы с 

учеными других организаций: А.Е. Чмелём (Физико-технический институт 

им. А.Ф. Иоффе РАН); д.х.н., проф. В.А. Захаровым и к.х.н. В.Е. Никитиным 

(Институт катализа им. Г.К. Борескова СО РАН); д.х.н., проф. Е.М. Анти-

повым (Институт нефтехимического синтеза им. А.В. Топчиева РАН); к.х.н. 

С.Д. Хижняк (Тверской государственный университет). Всем им автор вы-

ражает свою глубокую благодарность. 

Особенно многим автор обязан научному консультанту настоящей 

работы – д.х.н., проф. П.М. Пахомову, помощь и поддержка со стороны ко-

торого были постоянными и значительными. 
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