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Wyznaczanie efektywnej gestosci sieci molekulamej w fazie amorficzne]
polietylenu na podstawie pomiaréw naprezenia resztkowego

Streszczenie: Probki polietylenu liniowego (HDPE) o zrdznicowanej masie czqsteczkowej i architek-
turze taricucha poddano deformacji plastycznej przez Sciskanie w ptaskim stanie odksztatcenia do réz-
nych odksztatcen. Przeprowadzone badania zachowania prébek podczas odksztatcania i po odcigzeniu
pozwolity na wyznaczenie efektywnej gestoéci sieci w fazie amorficznej, a tym samym koncentracji
molekularnych przekaznikéw naprezenia (MST). Badania potwierdzily uzytecznosc¢ zaproponowanej
wezesniejszej metody oceny koncentracji MST na podstawie pomiaru naprezen resztkowych pozosta-
tych w materiale po jego deformacji przez Sciskanie w ptaskim stanie odksztafcenia (Z. Bartczak, Eur.
Polym.]. 2012; 48: 2019-2030. doi: 10.1016/j.eurpolym;j.2012.09.006). Stwierdzono, ze efektywna ge-
stos¢ sieci w fazie amorficznej zalezy od architektury i dtugosci taricuchdw poprzez ich zréznicowang
zdolnos¢ do krystalizacji — krotsze i pozbawione defektéw taricuchy tworzq strukture nadczqsteczkowq
ztozonq z grubszych krysztatow i charakteryzujgcq sie wyzszym stopniem krystalicznodci i mniejszq
koncentracjq taricuchéw taczqacych sqsiednie lamele (TM) i splgtan fanicuchéw w fazie amorficznej,
co prowadzi do nizszych koncentracji MST niz polimerach o wyzszej masie czqsteczkowej. Wzrost
krystalicznosci w wyniku wygrzewania prowadzi do silnego wzrostu koncentracji MST.

Stowa kluczowe: polietylen; faza amorficzna; sie¢ molekularna; przekazniki naprezenia

DETERMINATION OF THE EFFECTIVE MOLECULAR NETWORK DENSITY
IN AMORPHOUS PHASE OF POLYETHYLENE FROM RESIDUAL STRESS
Abstract: Samples of linear polyethylene (HDPE) of different molecular weight and chain
architecture were subjected to plastic deformation by compression in the plane-strain compression
to various strains. The study of sample behavior during the deformation and after unloading allowed
determining the effective density of the network in the amorphous phase and hence the concentration
of the molecular stresses transmitters (MST). The study confirmed the relevance of the previously
proposed method of estimating MST concentration on the basis of measurement of residual stresses
remaining in the material after its deformation (Z. Bartczak, Eur.Polym.]., 2012, 48: 2019-2030., Doi:
10.1016/ j.polypoly.2012.09.006). It was found that effective network density in the amorphous phase
and the concentration of MST depend on the architecture and chain length through their different
crystallization habits - shorter and less defective chains form a supermolecular structure composed of
thicker crystals and show a higher degree of crystallinity and lower concentration of tie molecules and
chain entanglement in the amorphous phase. This leads to lower concentrations of MST than in higher
molecular weight or more irreqular species. The increase in crystallinity upon solid-state annealing
leads to a strong increase in MST concentration.

Keywords: polyethylene; amorphous phase; molecular network; stress transmitters

1. WSTEP dzy struktura i wlasciwo$ciami jest od wielu lat

przedmiotem intensywnych badan, poniewaz

Polimery czesciowo-krystaliczne sa uzywane ich znajomos¢ bytaby istotnym krokiem w kie-

w szarokim zakresie zastosowan, dla ktorychich  runku uzyskania produktu o pozadanych wta-
wlasciwosci mechaniczne sa niezwykle istotne.  $ciwosciach. Pomimo duzego wysitku poznanie
Poszukiwanie wzajemnych zaleznosci pomie- tych zaleznosci i zrozumienie rzadzacych nimi
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mechanizméw molekularnych jest wcigz niewy-
starczajace [1]. W duzym stopniu jest to efektem
skomplikowanej, wielopoziomowej struktury
i morfologii polimeréw czesciowo-krystalicz-
nych a takze czestej tendencji badaczy do sku-
piania si¢ na zachowaniu fazy krystalicznej,
podczas gdy rola fazy amorficznej, jej struktu-
ry topologicznej i wzajemnego wptywu obu faz
na ich deformacje byta czesto niedoszacowana.
Struktura toplogiczna fazy amorficznejjest zro-
dlem licznych wiezdw, ograniczen i wzajemnego
oddziatywania deformacji elementow krystalicz-
nych i amorficznych.W szczegdlnosci, sasiadu-
jace ze soba elementy struktury krystalicznej
(krysztaty lamelarne) i amorficznej (warswtwy
miedzylamelarne), polaczone ze sobg licznymi
fancuchami przekraczajacymi granice miedzy-
fazowe, musza odksztatca¢ si¢ kooperatywnie
w celu utrzymania ciaglosci materiatu[1-3]. Ja-
kiekolwiek odstepstwo skutkuje utrata ciggtosci
ukfadu i w konsekwengji szybkim rozpoczeciem
procesow pekania prowadzacych do zniszczenia
materiatlu. Kooperatywna deformacja obu faz
jest wymuszona przez kowalencyjne zwiazanie
warstw krystalicznych i amorficznych dzieki
fancuchom polimeru czesto przekraczajacym
granice miedzyfazowe.

Strukture warstw fazy amorficznej w poli-
merze cze$ciowo-krystalicznym mozna przy-
réwnac do sieci molekularnej, ktorej weztami
sa wzajemne splatania tancuchdéw oraz frag-
menty makroczasteczek przekraczajace gra-
nice miedzyfazowe i taczace sasiednie lamele
poprzez miedzylamelarna warstwe amorficz-
na (tzw. mostki miedzykrystaliczne, ang. ,tie-
molecules”, TM). Splatania stanowia zazwyczaj
wezly o pewnej mobilnosci, podczas gdy seg-
menty lokalnie unieruchomione na granicach
miedzyfazowych stanowia wezly trwate. Kau-
czukopodobna sprezystosc sieci molekularnej,
manifestujaca si¢ poprzez silny wzrost napre-
Zenia na etapie samowzmacniania jest zdeter-
minowana przez koncentracje weztow sieci
tworzonych przez zapetlenia tancuchow oraz
fragmenty tancuchow (mostki miedzykrysta-
liczne, luzne petle, diugie konce tancuchow

whnikajace do fazy amorficznej) immobilizowa-
nych na granicach miedzyfazowych. Koncen-
tracja ta zalezy m.in. od dlugosci tancuchow
(masy czasteczkowej polimeru), ich architek-
tury czy kinetyki krystalizacji[4].

Panuje duza zgodno$¢, iz wiele z wiasciwo-
scimechanicznychjest kontrolowanych gtéwnie
przez obecnos$¢ licznych potaczent molekular-
nych pomiedzy krystalitami w formie zaréwno
bezposrednich mostkéw miedzykrystalicznych
(TM) jak i tancuchéw wychodzacych z krysz-
tatbw do fazy amorficznej i tam splatanych
z innymi. W przypadku braku takich potaczen
molekularnych, zawierajacych wiazania kowa-
lencyjne, krysztaty utrzymywane bytyby w kon-
takcie jedynie za pomoca stabych oddziatywan
van der Waalsa i wigzan wodorowych w nie-
ktérych uktadach, co skutkowatoby makrosko-
powa kruchos$cia materiatu, jak w przypadku
mat z monokrysztaldéw PE krystalizowanych
z roztworu, ktore zawieraja niewielka liczbe
potaczen miedzykrystalicznych. Molekularne
potaczenia miedzykrystaliczne w polimerze
poddanym obcigzeniu pelnia role ,moleku-
larnych przekaznikdw naprezenia” (ang. ,,mo-
lecular stress transmitters”, MST), gdyz sa one
praktycznie jedynymi elementami struktury
zdolnymi do efektywnego przenoszenie napre-
zen pomiedzy sasiednimi krystalitami poprzez
rozdzielajaca je warstwe amorficzna.

Liczne badania pokazaty, iz oprocz wpltywu
na mechaniczne wiasciwosci krétkookresowe
(zachowania lepkosprezyste, plastyczne, kawi-
tacja) obecnos¢ MST w fazie amorficznejwywie-
ra rowniez ogromny wptyw na diugookresowe
wlasciwosci mechaniczne polimeréw czescio-
wo-krystalicznych. Procesy zniszczenia znane,
jako powolny wzrost lub szybka propagacja
pekniecia (ang. slow crack growth, SCG, rapid
crack propagation, RCP) sa podstawowymi zjawi-
skami odpowiedzialnymi za znaczace skrocenie
czasu zycia materialu w wielu waznych zasto-
sowaniach [5], np. w przypadku rur do trans-
portu wody lub gazéw. Powszechnie uwaza
si¢, ze podstawowym mechanizmem zniszcze-
nia jest w tym wypadku pekanie lub rozplaty-
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wanie tancuchow, tworzacych potaczenia mie-
dzykrystaliczne i dziatajacych jako przekazniki
naprezenia (MST). Zjawiska pekania typu SGC
i RCP pokazuja, iz sila przylozona do materiatu
zostaje roztozona na wzglednie nieduza liczbe
molekularnych potaczen miedzykrystalicznych
(stad pojawiaja si¢ duze naprezenia lokalne),
ktére stopniowo traca swoja efektywnos¢ me-
chaniczng z powodu zerwania tancucha badz
powolnego rozplatywania [3, 5-8].

Bardzo duze znaczenie MST zaréwno dla
mechanicznych wtasciwosci krétko- jak i dtugo-
okresowych powoduje, ze niezwykle istotnym
zagadnieniem jest wyznaczenie koncentracji
MST w polimerze. Jej znajomos¢ nie tylko utatwi-
faby wzglednie fatwe przewidywanie wlasciwo-
sci i zachowania si¢ materiatu pod obcigzeniem
na podstawie modelowania komputerowego,
ale pozwolilaby rowniez przewidywac jego za-
chowania dtugookresowe, co mogtoby pozwoli¢
na uniknigcie uciazliwych i kosztownych badan
procesow pekania w dtugich horyzontach cza-
sowych. Dlatego tez opracowanie metody po-
zwalajacej na wzglednie szybka ocene koncen-
tracji MST w materiale polimerowym wydaje si¢
niezwykle wazne i pozadane. W latach 80-tych
ubieglego wieku Huang and Brown [9, 10] za-
proponowali model probabilistyczny pozwala-
jacy na teoretyczne oszacowanie liczby bezpo-
srednich mostkow miedzylamelarnych (TM).
Model ten nie pozwala jednak na wiarygodne
ocene koncentracji innych typow MST. Pomimo
tego jak i innych znacznych uproszczent model
ten jest czesto stosowany az do dzis gdyz nieste-
ty, do tej pory nie udato si¢ opracowad bardziej
adekwatnego modelu teoretycznego ani znalez¢
doswiadczalnej metody bezposredniego wyzna-
czenia koncentracji MST, w tym zaréwno TM jak
i mostkdw tworzonych dzigki splataniom. Kon-
centracje splatart makroczasteczek mozna osza-
cowac¢ w stopie polimeru za pomoca pomiaréw
reologicznych, lecz nie przeklada si¢ ona w pro-
sty sposdb na koncentracje MST efektywnych
w zestalonym materiale. Z braku metod bezpo-
$rednich koncentracje MST prébowano szaco-
wac na podstawie danych doswiadczalnych ta-

kich jak np. naturalny stopien rozciagu [5, 6, 11,
12], wytrzymatosc na zerwanie w niskich tempe-
raturach [13]czy modul samowzmacniania [14-
17]. Parametry te sg skorelowane z koncentracja
MST, jednakze zaproponowane metody pozwa-
laja jedynie na analize jakoSciowa.

Ostatnio  zaproponowano wyznaczenie
koncentracji MST aktywnych w warunkach
eksperymentu na podstawie pomiaréw napre-
zen resztkowych pozostajacych w materiale po
jego deformacjiiutrzymywaniugo w stanie od-
ksztatconym [18]. Naprezenia te sa wynikiem
sprezystosci fazy krystalicznej i sprezystosci
sieci molekularnej w fazie amorficznej. Za-
proponowana metoda umozliwia wyznacze-
nie koncentracji wszystkich MST aktywnych
podczas deformacji w danych warunkach - za-
rowno TM jak i tych wynikajacych z obecnosci
wezlow chemicznych czy fizycznych (granic
miedzyfazowych, splatan makroczasteczek).
Podejscie to zastosowano do probek sieciowa-
nego polietylenu.

Celem przedstawianej pracy byto zastoso-
wanie podejScia zaproponowanego w pracy
[18] do oszacowania koncentracji molekular-
nych przekaznikdéw naprezenia w probkach
polietylenu wysokiej gestosci (HDPE) o zrézni-
cowanej architekturze tanicuchow i morfologii.
Badane probki byly poddawane deformacjiw
plaskim stanie odksztalcenia przez sciskanie
w kanale z tlokiem. Ten typ deformacji zo-
stal wybrany ze wzgledu na homogenicznos¢
procesu, brak zjawisk ubocznych, np. kawita-
cji i na mozliwos¢ zatrzymania i ponownego
wznowienia odksztatcania przy praktycznie
dowolnym odksztatceniu.

2.CZESCDOSWIADCZALNA

Polimerem uzytym do badan byl polietylen
wysokiej gestosci (HDPE). Do badan wybra-
no 3 probki HDPE o zréznicowanej masie cza-
steczkowej i architekturze tanicucha - 2 liniowe
homopolimery: H2 (M, =76000, M =21900, ge-
stos¢ p=0.963g/cm’) i H4 (M =170000, M, =28900,
p=0.962g/cm’) oraz polietylen H6 (M =216000,
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M, =27500, p=0.946g/cm’) 0 podwyzszonej odpor-
noscina korozje naprezeniowa (ESCR) uzyskanej
dzigki szerszemurozktadowi masy czasteczko-
wej i niewielkiej domieszce komonomeru, pro-
wadzacej do architektury liniowej z mata liczba
krotkich rozgatezien.

Prébki w postaci ptytek 50x50x4.5 mm?for-
mowano z badanych polimeréw przez prasowa-
nie (T=190°C, p=5MPa). Uformowane plytki byly
zestalane przez szybkie chtodzenie pomiedzy
zimnymi blokami aluminiowymi o duzej masie
(ok. 2kg) - probki typu Q. Czes¢ wytworzonych
probek poddano nastepnie dlugotrwatemu wy-
grzewaniu (24h) w temperaturze 125°C, bez do-
stepu powierza - probki typu A.

Z przygotowanych ptytek usuwano obu-
stronnie warstwe naskorkowa, a nastepnie
wycinano probki do badant mechanicznych
w postaci prostopadlo$ciennych beleczek
o wymiarach 50x10x3.85mm? Probki te de-
formowano przez Sciskanie w ptaskim stanie
odksztatcenia w tzw. kanale z ttokiem (chan-
nel-die; pokazany schematycznie na Rysunku
1) za pomoca maszyny wytrzymatosciowej In-
stron 5580 sterowanej przez oprogramowanie
Bluehill II°. Dtugo$¢ kanalu wynosita 50 mm,
szerokos¢ 3.85mm, a glebokos¢ 60 mm (por.
Rys.1). Wysokos¢ poczatkowa probek, kto-

rych dtugos¢ i szerokos¢ byty dopasowane do
dlugosci i szerokosci kanatu, wynosita 10mm.

Probki deformowano w temperaturze poko-
jowej ze statq szybkoscia prawdziwego odksztal-
cenia de/dt=0.001s". Odksztatcenie probek, tzw.
prawdziwe odksztatcenie (miara Hencky’ego),
obliczane byto na podstawie zmiany wysokosci
probki za pomocg rownania (1):

"IH

; h” " “h,-Ah

)=In(CR)=1ni (1)

gdzie A = CR = h /h jest stopniem Scisniecia (h,
oznacza wysokos¢ poczatkowa probki, a h wy-
sokos¢ Scisnietej probki).

Chwilowe wysokosci probki mierzono za
pomoca czujnika LVDT. Oprogramowanie ste-
rujace maszyny dopasowywato w trakcie testu
szybko$¢ przesuwu belki do aktualnej wysoko-
sci probki w ten sposdb, aby utrzymywac stata
szybko$¢ odksztalcenia.

W geometrii $ciskania w kanale powierzch-
nia plaszczyzny Sciskania probki pozostaje stala,
wiec prawdziwe naprezenie jest caly czas rowne
ilorazowi sity i powierzchni ttoka (2):

c=F/A (2)

50

60

/‘3.85‘

X

LD

CD

FD

Rys. 1. Schemat kanatu z tokiem uzywanego do Sciskania probek. LD — kierunek
Sciskania, FD — kierunek ptyniecia prébki, CD — kierunek poprzeczny

Fig. 1. Schematic drawing of the channel-die used for compression. LD — the loading
direction, FD - flow direction, CD — constraint direction
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Dla kazdej prébki przeprowadzano testy
zgodnie z 2 protokotami:

(1) ciagta deformacja ze stata szybkoscia defor-
macji do odksztatcenia e=2.0 (A=7.4)

(2) deformacja krokowa: deformacja (przyrost
odksztalcenia o Ae»0.2); zatrzymanie tra-
wersy maszyny wytrzymatosciowej na czas
12h; deformacja (Ae»0.2); zatrzymanie tra-
wersy (12h) itd.; odksztalcenie koricowe
€,..»1.6 (M4.95; 8 cykli zatrzymania trawersy)
Naprezenie wzdtuz kierunku $ciskania byto

rejestrowane podczas trwania catego ekspery-

mentu. W okresach utrzymywania trawersy

w stalym potozeniu nastepowal czesciowy

zanik naprezenia wskutek zjawiska relaksa-

¢ji. Wczesdniejsze badania pokazaty, ze napre-
zenie osiowe maleje podczas okresu relaksa-
¢ji dazac asymptotycznie do pewnej wartosci
ustalonej, charakterystycznej dla uzyskanego
wczesniej odksztalcenia. W przypadku préobek

HDPE naprezenie rejestrowane po uplywie

12h jest juz dos¢ bliskie wartosci stacjonarnej,

roznica zwykle nie przekraczal0% wartosci

koncowej [18].

Analize termiczng badanych probek wyko-
nywano za pomoca skaningowego kalorymetru
réznicowego TA 2920 DSC (Thermal Analysis)
przy szybkosci grzania 10°C/min. Do obliczania
stopnia krystalicznosci zalozono ciepto topnie-
nia krysztatow PE, Ah,  =293]/g [19].

Tab. 1. Wlasciwosci termiczne probek

Tab. 1. Thermal properties of samples

3. WYNIKIIICH DYSKUSJA

Temperatury topnienia i stopien krystalicz-
nosci badanych prébek wyznaczonych na pod-
stawie krzywych DSC (grzanie 10°C/min) przed-
stawiono w Tabeli 1.

Uzyskane wyniki pokazuja zaleznos¢ tem-
peratury topnienia krysztatéw (stad ich gru-
bosci) oraz stopnia krystalicznosci od struk-
tury tancucha i masy czasteczkowej. Liniowe
homopolimery H2 i H4 wykazuja zauwazalnie
grubsze lamele (wyzsza temperatura topnie-
nia) i wieksza krystaliczno$¢ niz kopolimer
Hé6 zawierajacy niewielka liczbe krétkich roz-
gatezien. Widoczna jest rowniez zalezno$¢ od
dlugosdci faricucha — temperatura topnienia
i stopien krystaliczno$ci malejg ze wzrostem
masy czasteczkowej, w porzadku H2, H4,
H6. Zgodnie z oczekiwaniami probki krysta-
lizowane podczas szybkiego chtodzenia stopu
wykazuja temperature topnienia oraz stopien
krystalicznosci zauwazalnie nizszy od pro-
bek wygrzewanych dodatkowo przez dlugi
czas we wzglednie wysokiej temperaturze
125°C. Temperatura wygrzewania byta nizsza
od temperatury piku topnienia, wigec podczas
wygrzewania nie dochodzito do stapiania i re-
krystalizacji a jedynie do pogrubiania kryszta-
tow i wzrostu perfekcji uporzadkowania. Na
tej podstawie mozna przypuszczac, ze liczba

T © T® X ©® X @
Probka Sposébkrystalizacji® one " ¢ v
Q) (°C) (% wag.) (% obj.)
H2-Q Q 125.5 132.5 74.4 71.3
H4-Q Q 125.7 133.3 72.0 68.7
H6-Q Q 120.1 128.3 60.3 56.5
H2-A A 131.7 137.4 87.8 86.0
H4-A A 130.3 137.4 80.4 77.8
Hé6-A A 128.5 132.6 65.7 62.1

(1): Q- probki szybko chtodzone, A - prébki wygrzewane dodatkowo w temperaturze 125°C przez 24h(2): T, - temperatura poczatku piku topnienia, T, -

temperatura maksimum piku topnienia(3): X = Ah/Ah

*100%-wagowy stopien krystalicznosci

(4): X=X/ [pJp, (1-X /100)+X /100] - objetosciowy stopien krystalicznosci (p, p, — gestoéci fazy krystalicznej i amorficznej)
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splatan obecnych w fazie amorficznej probek
po ich szybkiej krystalizacji nie ulegta znacza-
cym zmianom podczas wygrzewania, chociaz
ich koncentracja, z pewnos$cia musiata wzro-
sna¢ z powodu zmniejszonej objetosci tej fazy.

Rysunek 2 przedstawia krzywe prawdziwe
naprezenie — prawdziwe odksztatcenie bada-
nych polimeréow. Krzywe te maja przebieg ty-
powy dla polimerédw czesciowo-krystalicznych
poddanych $ciskaniu. Wyraznie widoczna jest
granica plastycznosci, etap ptyniecia plastycz-
nego i samowzmacniania. Naprezenie na gra-
nicy plastycznosci rosnie ze wzrostem grubosci
lamel (temperatura topnienia), w porzadku H6,
H4, H2, natomiast samowzmacnianie, kontro-
lowane przez parametry sieci molekularnej
w fazie amorficznej jest bardziej intensywne
w probkach o wyzszych masach czasteczko-
wych, H2, H4, H6. Nachylenie krzywej powyzej
granicy plastycznosci i na etapie samowzmac-
niania materialu (e>1) zalezy m.in. od modu-
tu sieci molekularnej, wprost proporcjonal-
nego do gestosci tej sieci w fazie amorficznej.
W przesztosci podejmowano proby wyznacze-
nia modutu wzmacniania i stad oszacowania
koncentracji wezidw sieci, w konsekwencji

500

(a)

400 4 H6-Q
N
E 300
R
c
N
- 200 4
o
]
=

100

0 T T T L —
0.0 0.5 1.0 1.6 20

Prawdziwe odksztatcenie, e=In A

koncentracji MST, na podstawie analizy tego
nachylenia [14-17, 20, 21], jednakze oszacowa-
nia te bytyobarczone znacznym btedem gdyz
naprezenia rejestrowane podczas deformagji
zawieraja oprocz sktadowych reprezentujacych
sprezystosc fazy krystaliczneji sprezystosc sieci
rowniez sktadowe zaleZne od procesow lepkich
i plastycznych, niezwiazanych z topologia sieci
molekularnej, a co gorsza silnie zaleznych od
warunkow eksperymentalnych, m.in. szybko-
sci odksztatcania. W celu uzyskania lepszego
oszacowania koncentracji MST niezbedne jest
rozdzielenie obserwowanego naprezenia na
skladowe i wyznaczenie udziatu pochodzacego
wylacznie od sprezystosci sieci molekularnej
w fazie amorficznej.

Niedawno zaproponowalismy [18] wyod-
rebnienie sktadowej sprezystej przez pomiar
zaniku (relaksacji) naprezenia i wyznacze-
nie naprezenia resztkowego w odksztatconej
probce utrzymywanej w stanie odksztatconym
ze stala dlugoscia (w przypadku Sciskania-
wysokoscia). Dla dostatecznie dtugich czasow
utrzymywania materialu w stanie odksztatco-
nym naprezenia zwigzane z ptynigciem lepkim
i plastycznym ulegaja niemal catkowitej relak-

400 -

Naprezenie (MPa)

Prawdziwe odksztatcenie, e=In A

Rys. 2. Krzywe naprezenie- prawdziwe wydtuzenie probek polietylenow H2-
H6 deformowanych w temperaturze pokojowej przez Sciskanie w plaskim stanie
odksztatcenia (kanat z tokiem) ze stalq szybkoscig odksztatcania de/dt=0.001s.

Fig. 2. True stress-true strain curves of the H2-H6 samples deformed by plane-
strain compression (in a channel-die) with the constant strain rate de/dt=0.001s™

at room temperature.
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sacji i obserwowane naprezenie osiaga warto$¢
ustalona, zalezng zasadniczo odosiagnigtego
odksztalcenia. Przeprowadzone badania po-
kazaly, ze naprezenie resztkowe, pozostate
w zdeformowanym materiale po dlugim cza-
sie, nie zalezy od szybkosci odksztatcania-
,w przeciwienstwie do sktadowej relaksujacej,
silnie zaleznej od tej szybkosci [18]. Zachowa-
nie takie wskazuje, iZ naprezenie resztkowe
mozna interpretowac, jako sktadowa sprezysta
naprezenia, pochodzaca od sprezystosci fazy
krystalicznej oraz sprezystosci sieci moleku-
larnej w fazie amorficznej [22].

Pomiary przeprowadzone zgodnie z przed-
stawionym wyzej zatozeniami pozwolity na
wyznaczenie naprezen resztkowych w funk-
¢ji odksztalcenia w temperaturze pokojowej
dla badanych polietylenéw. Rysunek 3 przed-
stawia przykladowe krzywe naprezenie-od-
ksztalcenie i naprezenie-czas ilustrujace prze-
bieg wykonanych badan. Rysunek 4 pokazuje
wyznaczone na ich podstawie zaleznosci na-
prezenia resztkowego od odksztalcenia. Dla
kazdego kroku odksztalcenia czas relaksacji
wynosit ok. 12 godzin.

W pracy [18] zaproponowaliSmy metode
wyznaczania gestosci sieci molekularnej w fazie

amorficznej polimeru czesciowo-krystalicznego
na podstawie doswiadczalnie wyznaczonych
naprezen resztkowych w funkgji odksztatcenia.
Zalozono, ze naprezenie resztkowe skiada sie
z dwoch sktadowych: naprezenia sprezystego
fazy krystalicznej, ewentualnie cze$ciowo zre-
laksowanego wskutek przeksztalcen struktural-
nych towarzyszacych deformacji, w tym frag-
mentacji lamel i rotacji powstatych blokow [23,
24] i quasi-sprezystej odpowiedzi naprezonej
sieci molekularnej w obrebie warstw amorficz-
nych odksztatcanych przez scinanie jednocze-
snie z plastyczng deformacja sasiednich lamel
krystalicznych. Naprezenie sprezyste kryszta-
téw pojawia si¢ na poczatku procesu deforma-
qji i nie zwigksza si¢ dalej po przejsciu przez
granice plastycznosci, [22]. Mozna zatozy¢, ze
jest ono state w calym zakresie odksztatcen [18].
Druga skltadowa naprezenia resztkowego —na-
prezenie sprezyste generowane w siecimole-
kularnej - wzrasta natomiast znacznie wraz ze
wzrostem odksztaltcenia. Ta sktadowa napreze-
nia resztkowego moze by¢ opisywana rowna-
niami sprezystosci kauczukopodobnej. Zakla-
dajac potaczenie rownolegte, [25-27] resztkowe
prawdziwe naprezenie moze by¢ przedstawio-
ne, jako suma:

250

200 -

150

Naprezenie (MPa)

T
0.0 0.5

T T
1.0 1.6 20

Prawdziwe odksztalcenie, e=Ini

Rys. 3. Przyktadowe krzywe prawdziwe odksztatcenie-naprezenie wyznaczone
dla prébki H2-Q w eksperymencie deformacji ciggtej i eksperymentu krokowego

deformacja-relaksacja-deformacja

Fig. 3. Exemplary true stress-true strain curves determined for the sample
H2-Q in continuous and stepwise deformation-relaxation experiments
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Rys. 4. Zaleznosci naprezenia resztkowego s , , pozostajacego w scisnietej probee od odksztalcenia:
(a) H2, (b) H4, (c) H6. (-) — prdbki szybko chtodzone, Q; (N) — prébki wygrzewane, A. Linie ciggle
przedstawiajq krzywe naprezenie-odksztatcenie wyznaczone podczas deformacji cigglej, linie
przerywane — zaleznosci naprezenia resztkowego s, — e obliczone za pomocq réwna (3) i (4)

Fig. 4 The dependencies of the residual stress left in compressed sample on the true strain: (a) H2,
(b) H4,(c) H6. (-) — quenched samples, Q; (N) — annealed samples, A. Solid lines represent the
stress-strain curves observed during continuous compression, dashed lines — dependencies of the
residual stress on strain s, calculated with equations (3) and (4)
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Gein™ (Dcce + (] - (DC)GR (3)

gdzie ®_oznacza objetosciowy udzial fazy
krystalicznej, o, jest naprezeniem sprezystym
fazy krystalicznej (zatozona state), a o, jest
sprezystym naprezeniem kauczukopodobnym
generowanym przez odksztalcong sie¢ mole-
kularng w fazie amorficznej. Naprezenie o,
mozeby¢ modelowanez zastosowaniem nie-
gaussowskiej statystyki fancuchow i tzw. mo-
delu 8-tancuchowego elastomeru opracowane-
go przez Arrude i Boyce[28].

Model ten bardzo dobrze opisuje odpo-
wiedz sprezysta wielu polimeréw amorficz-
nych i elastomerow. W przypadku Sciskania
w plaskim stanie odksztatcenia rownanie dla
naprezenia w kierunku $ciskania przyjmuje
nastepujaca postac, [4]:

kT ) N
U I L—i ( A’l".l.r.'i.’fﬂl ) i (i_ - ‘!

4)
Jn A2 )

chain

gdzie N , oznacza efektywna gestosc sieci (licz-
ba fancuchow pomiedzy weztami chemicznych
lub weztami splatan, aktywnych w warunkach
deformadiji sieci, obliczona na jednostke objetosci
skfadnikaamorficznego), njestliczba ,sztywnych
ogniw” (segmentdw) miedzy wezlami sieci de-
terminujaca limit rozciggliwosci fancucha w sie-

ci (A =n'"),ak, jeststopniem rozciggniecia
kazdego fancucha w 8-taricuchowej komorce re-
prezentujacej sie¢, dla Sciskania w ptaskim sta-
nie odksztalcenia A, . =(1/3(A*+1+1/A\%)"2, gdzie
A=h /h jest stopniem $cisniecia. Wielkos¢ N KT jest
rownowazna poczatkowemu modutowi wzmac-
niania sieci, G . L"(x) oznacza odwrotna funkcje
Langevina (L(x)=coth(x) -1/x; tutaj x=A_ . /n'?).

Dla duzych wartosci n, Rdwnanie (4) redu-
kuje sie do réwnania gaussowskiego (warunki
plaskiego stanu odksztatcenia) (5):

, 1
o-h’ = Gn(ﬂ‘_ o 2{3) (5)

gdzie G =N _ kT jest modutem sieci.

Wykorzystujac rdwnania (3) i (4) obliczono
krzywe naprezenie resztkowe - odksztalcenie
i dopasowano je do danych do$wiadczalnych,
przedstawionych na rysunku 4a — 4c. Parame-
trami dopasowania byly: sprezyste naprezenie
fazy krystalicznej, ® o, efektywna gestosc sie-
ci, N, (i wynikajacy z niej modut sieci w fazie
amorficznej, G ) oraz $rednia liczba sztywnych
segmentow pomiedzy weztami sieci, n. Modelo-
we krzywe o najlepszym dopasowaniu zostaty
wykreslone na rysunku 4 za pomoca linii prze-
rywanych. MozZna zauwazy¢, ze dopasowania
uzyskane dla badanych prébek HDPE jest dobre

Tab. 2. Parametry sieci molekularnej w fazie amorficznej wyznaczone na podstawie najlepszego
dopasowania krzywych obliczonych na podstawie rownan (3), (4) i (6) do danych doswiadczalnychs , vs.1

Tab. 2. Parameters of the molecular network in amorphous phase determined by fitting curves calculated
with eqs. (3), (4) and (6) to the experimental data s, vs.1

F 1 -26
probka M, F, nSe n G“ Neff x10 M

(MPa) (MPa) (m?) €
H2-Q 76 000 0.71 16.5 19 1.8 4.5 1140
H4-Q 170 000 0.69 15.5 17 1.8 4.3 1205
H6-Q 218 000 0.57 14.8 17 3.0 7.2 714
H2-A 76 000 0.86 14.0 25 6.1 14.8 348
H4-A 170 000 0.73 143 16 49 118 435
H6-A 218 000 0.62 15.9 19 43 10.4 496
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praktycznie w calym badanym zakresie praw-
dziwego odksztatcenia. Ponadto, nalezy odnoto-
wac, zedla prawdziwego odksztalcenia nizszego
niz 0.8 dopasowane krzywe wykazywaty bardzo
matq czuto$¢ na wzrost parametru n, co ozna-
cza, ze krzywe eksperymentalne mozna w tym
zakresie aproksymowac réwniez prostym kla-
sycznym réwnaniem gaussowskim (5).
Parametry krzywych (® o, n, N_;) o najlep-
szym dopasowaniudo danych doswiadczalnych
przedstawione zostaty w Tabeli 2. Do obliczenia
objetosciowego udziatu fazy krystalicznej® wy-
korzystano wyznaczony na podstawie danych
DSC objetosciowy stopien krystalicznosci X,
(Tabela 1). Ponadto, obliczono $rednia mase cza-
steczkowq tancucha PE pomiedzy aktywnymi
weztami sieci, M, korzystajac z rownania (6):

. 22 IO(JNA
eff M

e

(6)

gdzie p_ oznacza gestosc fazy amorficznej, a N,
liczbe Avogadro.

W przypadku fazy amorficznej w postaci cien-
kich warstw ograniczonych obustronnie przez
krysztaty lamelarne weztami sieci molekularnej,
oprdcz klasycznych weztéw chemicznych (o ile
wystepuja w danej probce) i fizycznych - w po-
staci splatan makroczasteczek, sa réwniez liczne
punkty, w ktorych taricuchy przechodza przez
granice faz z fazy krystalicznej do fazy amorficz-
nej. Makroczasteczki sa w tych punktach immo-
bilizowane. W wytworzeniu tego typu weztow
sieci uczestnicza makroczasteczki mostkow mie-
dzykrystalicznych (TM), luzne petle sfatdowan
oraz konce fancuchéw wychodzace z krysztatldw
i mogace splatywac sie¢ w fazie amorficznej z in-
nymi makroczasteczkami. Wezty chemiczne sa
trwate, wezly na granicy faz sa réwniez trwale,
ale jedynie ponizej temperatury topnienia krysz-
tatdw, natomiast splatania makroczasteczek sa
weztami nietrwatymi — moga ulega¢ zaréwno
przesunigciom jak i w pewnych warunkach, na-
wet catkowitemu rozwigzaniu w trakcie odksztat-
cania sieci. W zwigzku z tym gestos¢ sieci mole-
kularnej wyznaczona na podstawie opisanych

powyzej badan odksztalcenia jest gestoscia efek-
tywna, tj. odpowiada tylko koncentracji weztow
sieci aktywnych w danych warunkach do$wiad-
czalnych. Mozna przypuszcza¢, iz np. podwyz-
szenie temperatury deformacji moze prowadzic
do tatwiejszego rozplatywania taricuchdéw pod-
czas odksztalcania, stad gestos¢ sieci w wyzszej
temperaturze moze by¢ mniejsza nizw tempera-
turze pokojowej, w ktdrej deformowano préb-
ki i wykonano pomiary naprezen resztkowych.
Z powyzszych rozwazan mozna wniosko-
wad, ze efektywna gestosc sieci N, odpowiada
koncentracji molekularnych no$nikow napre-
zenia (MST) — okresla liczbetancuchoww fazie
amorficznej, ktdre po rozciagnieciu sa zdolne
do efektywnego przenoszenia naprezenia po-
miedzy sasiednimi warstwami krystalicznymi.
Lancuchy te moga taczy¢ dwa krysztaty bezpo-
$rednio (TM), krysztat i wezet splatania w fazie
amorficznej lub 2 wezly splatan, tworzac razem
molekularne Sciezki przenoszenia naprezenia.
Wyniki przedstawione w Tabeli 2 pokazu-
ja, ze koncentracja MST zalezy silnie od masy
czasteczkowej, okreslajacej sSrednia dlugosé
makroczasteczek. Pomimo, ze w stanie stopio-
nym gestos¢ splatan zalezy jedynie od gietkosci
makroczasteczki i nie zalezy od jejdlugosci, to
w wyniku krystalizacji czes$¢ splatanzostaje roz-
wigzana, natomiast pozostate splatania zosta-
ja wypchniete przez rosnace krysztaty do fazy
amorficznej. Rozplatanie podczas krystalizacji
jest znacznie tatwiejsze w przypadku krétszych
tancuchéw. Z drugiej strony, m.in. réwniez dzie-
ki mozliwosci rozplatania, polimer o mniejszej
masie czasteczkowej jest najczesciej zdolny do
wytworzenia struktury nadczasteczkowejo wyz-
szym stopniu krystalicznosci, wigc pozostale
wezly splatan zostaja skoncentrowane w fazie
amorficznej o zmniejszonej objetosci. Zmienia
sie rowniez liczba tancuchow przechodzacych
z fazy krystalicznej do amorficznej, immobili-
zowanych na powierzchniach migedzyfazowych
oraz liczba bezposrednich mostkéw miedzykry-
stalicznych (TM). W rezultacie dziatania wszyst-
kich wymienionych czynnikéw gesto$¢ splatan
w prébkach HDPE o r6znych masach czastecz-
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kowych, krystalizowanych w identycznych wa-
runkach podczas szybkiego chlodzenia, wzrasta
ze wzrostem masy czasteczkowej, chociaz znacz-
nie wolniej niz srednia diugos¢ tancucha - por.
szybko chtodzone probki serii Q: H2-Q — H6-Q.
Probki serii A zostaly wygrzane w temperatu-
rze bliskiej temperaturze topnienia, jednak bez
wczesniejszego stopienia nawet najmniejszych
krysztalow. Taka obrdbka cieplna spowodowata
pogrubienie krysztalow kosztem zmniejszenia
grubosci warstw amorficznych i znaczacy wzrost
stopnia krystalicznosci. Wskutek wiekszej ru-
chliwosci taricuchéw podczas wygrzewania
w podwyzszonej temperaturze niewielka czes¢
splatant mogta ulec rozwiazaniu, jednakze liczba
wezldw tworzonych przez tanicuchy immobili-
zowane na granicach miedzyfazowych, w tym
fancuchow TM, pozostata w przyblizeniu stata,
poniewaz nie doszlo do stopnienia krysztatow.
W rezultacie, z powodu znaczacej redukgji ob-
jetodci fazy amorficznej, efektywna gestosc sieci
N, stad koncentracja przekaznikow naprezenia
MST w probkach wygrzewanych (A) znaczaco
wzrosta w porownaniu z wyjsciowymi materia-
fami zestalanymi podczas szybkiego chlodzenia
(Q). Co wiecej, najwyzszy wzrost, prowadzacy
do najwigkszej koncentracji MST, zaobserwowa-
no w probce H2, polietylenu w petni liniowego,
o0 najnizszej masie czasteczkowej, dla ktorej row-
niez obserwowano najwyzszy wzrost krystalicz-
nosci pod wplywem wygrzewania.

4. WNIOSKI

Przeprowadzone badania zachowania probek
HDPE podczas ich odksztatcania i po odcigzeniu
pozwolily na wyznaczenie efektywnej gestosci
sieci w fazie amorficznej, a tym samem koncen-
tracji molekularnych przekaznikdw naprezenia
(MST) w probkach polietylenu o zréznicowanej
masie czasteczkowej, strukturze faricucha i mor-
fologii. Badania potwierdzily uzytecznos$¢ za-
proponowanej metody oceny koncentracji MST
na podstawie pomiaru naprezen resztkowych
pozostalych w materiale po jego deformagji
przez Sciskanie.

Badania pozwolity na wyciagniecie nastepu-
jacych dodatkowych wnioskow:

Efektywna gestos¢ sieci w fazie amorficzne;j,
czyli koncentracja MST zalezy od architektury
i dtugosci faricuchow gtéwnie poprzez ich zroz-
nicowang zdolnosc¢ do krystalizacji — krotsze i po-
zbawione defektow tancuchy tworza strukture
zlozong z grubszych krysztatow i charakteryzu-
jaca sie wyzszym stopniem krystalicznosci oraz
mniejsza koncentracja TM i splatan fancuchow
w fazie amorficznej, co prowadzi do nizszych
koncentracji MST niz w polimerze o wyzszej ma-
sie czasteczkowej.

Znaczacy wzrost krystalicznosci w probkach
0 nizszych masach czasteczkowych w wyniku
ich wygrzewania prowadzi do silnego wzrostu
koncentracji MST. W probkach zawierajacych
dtuzsze, bardziej nieregularne fancuchy wzrost
krystalicznosci, a w konsekwencji wzrost kon-
centracji MST wskutek wygrzewania jest znacz-
nie mniejszy.
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