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Degradacja mechaniczna sieci molekularnej w fazie amorficznej polietylenu

pod wp³ywem du¿ych odkszta³ceñ

Streszczenie. Próbki polietylenu liniowego (HDPE) o ró¿nym stopniu usieciowania poddano deformacji plastycz-
nej przez œciskanie w p³askim stanie odkszta³cenia do du¿ych odkszta³ceñ, e>2 (stopieñ œciœniêcia l>8) w temperatu-
rze pokojowej. Badania strukturalne odkszta³conych próbek oraz badania procesu relaksacji i zaniku odkszta³cenia
po odci¹¿eniu materia³u pokaza³y, ¿e w nieusieciowanym HDPE a¿ do prawdziwego odkszta³cenia e=1 odkszta³ce-
nie jest ca³kowicie odwracalne w temperaturze wy¿szej od temperatury topnienia krystalitów, T>Tm. Dla wy¿szych
odkszta³ceñ, e>1, stopniowo pojawia siê sk³adowa nieodwracalna odkszta³cenia i dla e=2.1 trwa³e odkszta³cenie
resztkowe wynosi eres=0.36 (T>Tm). Próbki sieciowanego HDPE wykazuj¹ natomiast ca³kowit¹ odwracalnoœæ od-
kszta³cenia w temperaturze powy¿ej Tm w ca³ym zakresie odkszta³cenia. �ród³em trwa³ej, nieodwracalnej sk³adowej
odkszta³cenia w materiale nieusieciowanym jest degradacja mechaniczna sieci molekularnej spl¹tanych ³añcuchów
w fazie amorficznej na skutek zrywania pojedynczych ³añcuchów oraz ich rozpl¹tywania. W próbkach usieciowa-
nych gêsta i wzglêdnie jednorodna sieæ molekularna jest wystarczaj¹co wytrzyma³a by unikn¹æ uszkodzenia i znisz-
czenia.

MECHANICAL DEGRADATION OF THE MOLECULAR NETWORK IN THE AMORPHOUS PHASE
POLYETHYLENE UNDER THE INFLUENCE OF HIGH STRAINS
Summary. Samples of linear polyethylene (HDPE) with different degree of crosslinking were subjected to plastic
deformation by compression in plane-strain compression up to high strain exceeding true strain of 2 (compression
ratio l>8) at room temperature. Structural studies of deformed samples and investigation of the process of strain re-
covery after material unloading demonstrated that the deformation of neat, non-crosslinked HDPE appears comple-
tely reversible at a temperature above the melting point of the crystalline phase, T>Tm, up to the true strain e = 1.0.
At higher applied strains, e > 1, an irreversible deformation component emerges gradually, and at e = 2.1 the perma-
nent residual strain equals approx. eres = 0.36 (T>Tm). The cross-linked HDPE samples show complete reversibility
of deformation above Tm, irrespectively of an applied strain. The source of permanent irreversible strain component
in neat HDPE is a mechanical degradation of the molecular network of entangled chains in the amorphous phase as
a result of chain scission and chain disentanglement. In the case of cross-lined materials the dense and relatively
homogeneous molecular network is strong enough to avoid damage and degradation.

1. WSTÊP

Zagadnienie plastycznoœci polimerów, w tym polime-
rów czêœciowo krystalicznych, jest jednym z wci¹¿ istot-
nych problemów naukowych i technicznych. Dziêki in-
tensywnym badaniom plastycznoœci polimerów prowa-
dzonym nieprzerwanie od kilkudziesiêciu lat osi¹gniêto
doœæ istotny postêp w zrozumieniu deformacji plastycz-
nej polimerów w stanie szklistym1,2. Rozwiniêto równie¿
znacznie wiedzê na temat deformacji plastycznej fazy
krystalicznej polimerów czêœciowo krystalicznych3-8. Po-
mimo to ca³oœciowy i spójny opis deformacji plastycznej
polimerów czêœciowo krystalicznych wydaje siê byæ ce-
lem wci¹¿ doœæ trudnym i odleg³ym do osi¹gniêcia. Wie-
lofazowa i rozbudowana hierarchicznie struktura tych
polimerów bardzo komplikuje iloœciowy opis ich defor-
macji.Struktura ta jest Ÿród³em licznych wiêzów, ograni-
czeñ i wzajemnego oddzia³ywania deformacji elementów
krystalicznych i amorficznych. W szczególnoœci, s¹siadu-
j¹ce ze sob¹ elementy struktury krystalicznej (kryszta³y
lamelarne) i amorficznej (warstwy miêdzylamelarne),
po³¹czone ze sob¹ licznymi ³añcuchami przekraczaj¹cymi
granice miêdzyfazowe, musz¹ odkszta³caæ siê koopera-

tywnie w celu utrzymania ci¹g³oœci materia³u. Jakiekol-
wiek odstêpstwo skutkuje utrat¹ ci¹g³oœci uk³adu
i w konsekwencji szybkim rozpoczêciem procesów pêka-
nia prowadz¹cych do zniszczenia materia³u.

Deformacja fazy amorficznej, towarzysz¹ca defor-
macji fazy krystalicznej poprzez mechanizmy krysta-
lograficzne, przebiega g³ównie przez proste œcinanie
amorficznych warstw miêdzylamelarnych (tzw. po-
œlizg miêdzylamelarny). Kooperatywna deformacja
obu faz jest wymuszona przez kowalencyjne zwi¹za-
nie warstw krystalicznych i amorficznych. Z tego po-
wodu faza amorficzna, mimo znacznie wiêkszej podat-
noœci, mo¿e odkszta³caæ siê niezale¿nie od krystalitów
jedynie w bardzo ograniczonym zakresie. W rezulta-
cie, w pocz¹tkowym etapie procesu deformacja
warstw amorficznych jedynie ‘pod¹¿a’ za deformacj¹
s¹siednich lamel krystalicznych9-12. Sytuacja ulega
zmianie przy wy¿szych odkszta³ceniach, gdy naprê¿e-
nia generowane podczas silnego œcinania w warstwach
amorficznych staj¹ siê wy¿sze od naprê¿eñ towarzy-
sz¹cych odkszta³caniu fazy krystalicznej i wówczas to
deformacja fazy amorficznej przejmuje kontrolê nad
procesem dalszego odkszta³cania materia³u.
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Strukturê warstw fazy amorficznej w polimerze czêœ-
ciowo krystalicznym mo¿na wyobraziæ sobie jako sieæ
molekularn¹, której wêz³ami s¹ wzajemne spl¹tania ³añ-
cuchów i fragmenty makrocz¹steczek przekraczaj¹ce gra-
nice miêdzyfazowe z s¹siaduj¹cymi lamelami krystalicz-
nymi. Spl¹tania stanowi¹ zazwyczaj wêz³y o pewnej mo-
bilnoœci, podczas gdy segmenty unieruchomione na gra-
nicach miêdzyfazowych stanowi¹ wêz³y trwa³e. Warstwy
amorficzne w temperaturze deformacji powy¿ej tempera-
tury zeszklenia wykazuj¹ w³aœciwoœci kauczukopodobne
o skoñczonej zdolnoœci do deformacji, limitowanej d³u-
goœci¹ segmentów pomiêdzy wêz³ami sieci, g³ównie d³u-
goœci¹ mostków miêdzykrystalicznych (ang. tie-molecu-
les). W rezultacie ze wzrostem odkszta³cenia powodu-
j¹cego rosn¹c¹ orientacjê segmentów sieci znacz¹co roœ-
nie lokalne naprê¿enie, szczególnie silnie przy zbli¿aniu
siê do odkszta³cenia granicznego siec9,13, podczas gdy
przebiegaj¹ca w tym samym czasie deformacja fazy krys-
talicznej poprzez poœlizgi krystalograficzne nie generuje
istotnego wzrostu naprê¿enia13. Obserwowany makro-
skopowy wzrost naprê¿enia, znany jako zjawisko samo-
wzmacniania (ang. workhardening, strainhardening) w poli-
merach czêœciowo krystalicznych wynika g³ównie z de-
formacji i wzrostu orientacji fazy amorficznej. Du¿e od-
kszta³cenie fazy amorficznej w wyniku œcinania amorficz-
nych warstw miêdzykrystalicznych towarzysz¹cego de-
formacji krystalitów prowadzi do powstania bardzo sil-
nej orientacji molekularnej – segmenty makrocz¹steczek
pomiêdzy wêz³ami sieci ulegaj¹ niemal ca³kowitemu roz-
prostowaniu i znacznemu uporz¹dkowaniu wzd³u¿ne-
mu14. W rezultacie, po osi¹gniêciu pewnego odkszta³ce-
nia zorientowana faza amorficzna staje siê mniej podatna
na deformacjê ni¿ faza krystaliczna a w konsekwencji
proces deformacji polimeru zaczyna byæ kontrolowany
przez deformacjê fazy amorficznej9, podczas gdy defor-
macja krystalitów przejmuje rolê drugoplanow¹, pod¹¿a-
j¹c teraz za deformacj¹ fazy amorficznej. Kauczukopo-
dobna sprê¿ystoœæ sieci molekularnej, manifestuj¹ca siê
poprzez silny wzrost naprê¿enia na etapie samowzmac-
niania jest zdeterminowana przez gêstoœæ wêz³ów sieci
tworzonych przez zapêtlenia ³añcuchów oraz fragmenty
³añcuchów immobilizowane na granicach miêdzyfazo-
wych, zale¿n¹ m.in. od masy cz¹steczkowej polimeru,
architektury ³añcucha czy kinetyki krystalizacji9.

Deformacja fazy krystalicznej jest deformacj¹ trwa³¹
i nieodwracaln¹ (z wyj¹tkiem niewielkiej sk³adowej sprê-
¿ystej), podczas gdy deformacja fazy amorficznej okazuje
siê w du¿ej czêœci odwracalna. Obserwowany nieliniowy
(zale¿ny od czasu) zanik odkszta³cenia po odci¹¿eniu
próbki jest zwi¹zany wy³¹cznie z deformacj¹ i relaksacj¹
fazy amorficznej15. Stwierdzono, ¿e zanik ten jest zale¿ny
od iloœci fazy amorficznej w próbce i od w³aœciwoœci sieci
molekularnej: wzrasta ze wzrostem iloœci fazy amorficz-
nej i ze wzrostem gêstoœci spl¹tañ w sieci molekularnej.
Dodatkowo, proces deformacji fazy amorficznej i jej rela-
ksacji s¹ modyfikowane przez obecnoœæ w sieci ³añcu-
chów-mostków miêdzykrystalicznych, nak³adaj¹cych
dodatkowe silne wiêzy na deformacjê sieci molekularnej
w fazie amorficznej.

Naprê¿enia generowane podczas deformacji sieci mo-
lekularnej do du¿ych odkszta³ceñ osi¹gaj¹ bardzo du¿e
wartoœci, rzêdu setek MPa16. Du¿e odkszta³cenia i towa-
rzysz¹ce im wysokie naprê¿enia mog¹ prowadziæ do
czêœciowego zniszczenia sieci molekularnej10,15,16. Obser-
wacje doœwiadczalne sugeruj¹, i¿ w³aœciwoœci sieci zaczy-
naj¹ zmieniaæ siê stopniowo przy prawdziwym od-
kszta³ceniu powy¿ej e=1-1.2 (l~3)15,16. Postulowanym me-
chanizmem jest zanik wêz³ów nietrwa³ych poprzez (i)
rozpl¹tywanie makrocz¹steczek lub (ii) zrywanie silnie
naprê¿onych ³añcuchów (pêkanie wi¹zañ chemicznych).
Zjawiska te prowadz¹ do czêœciowej relaksacji sieci
i umo¿liwiaj¹ jej dalsze odkszta³canie. Celem prezento-
wanej pracy by³o podjêcie próby opisu procesu zaniku
sieci molekularnej podczas odkszta³cania liniowego poli-
etylenu oraz identyfikacji zaanga¿owanych mechaniz-
mów.

2. CZÊŒÆ DOŒWIADCZALNA

Polimerem u¿ytym do badañ by³ polietylen wysokiej
gêstoœci (HDPE, Lupolen 6021D, BASF) o gêstoœci
0.962g/cm 3 , wskaŸniku p³yniêcia MFR(2.16kg,
190°C)=0.2g/10min i masie cz¹steczkowej Mw=183 000,
Mw/Mn=7.2.

Próbki w formie p³ytek 50×50×4.5 mm by³y wytwarza-
ne z HDPE przez prasowanie (T=190°C, p=50 bar). Czêœæ
wytworzonych próbek poddano sieciowaniu za pomoc¹
naœwietlania wi¹zk¹ elektronów o dawce od 50 do 200
kGy. Szczegó³y przygotowania próbek oraz ich charakte-
rystykê opisano w pracy16.

Próbki o ró¿nym stopniu usieciowania deformowano
do wybranych odkszta³ceñ przez œciskanie w p³askim sta-
nie odkszta³cenia za pomoc¹ maszyny wytrzyma³oœcio-
wej Instron 5580 wyposa¿onej w tzw. kana³ z t³okiem
(channel-die), pokazany schematycznie na Rysunku 1.
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Rys. 1. Schemat kana³u z t³okiem u¿ywanego do œciskania próbek. LD –
kierunek œciskania, FD – kierunek p³yniêcia próbki, CD – kierunek po-
przeczny.



Odkszta³cenie próbek, tzw. prawdziwe odkszta³cenie,
obliczano na podstawie zmiany ich wysokoœci za pomoc¹
równania:
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gdzie l = CR = ho/h jest stopniem œciœniêcia, ho wysokoœci¹
pocz¹tkow¹ próbki a h wysokoœci¹ œciœniêtej próbki.

Trwa³oœæ odkszta³cenia zdeformowanych próbek ba-
danych materia³ów by³a monitorowana przez okres po-
nad 6 miesiêcy po ich deformacji. W tym celu próbki zde-
formowane do okreœlonego odkszta³cenia e = 0.5-2.1 by³y
odci¹¿ane i wyjmowane z kana³u, co umo¿liwia³o ich
swobodn¹ relaksacjê. Próbki przechowywano w tempe-

raturze pokojowej i w okreœlonych odstêpach czasu mie-
rzono wymiary próbek, a na ich podstawie wyznaczano
ich aktualne odkszta³cenie (1). Po up³ywie 6 miesiêcy
próbki poddawano dalszemu starzeniu przez wygrzewa-
nie w podwy¿szonych temperaturach, a¿ do temperatury
145°C, tj. powy¿ej temperatury topnienia fazy krystalicz-
nej PE (po 30 min w T=110°C, 123°C i 60 min w T=145°C).
Po ka¿dym etapie wygrzewania wyznaczano aktualne
odkszta³cenie próbek.

DSC. Analizê termiczn¹ badanych próbek wykony-
wano za pomoc¹ skaningowego kalorymetru ró¿nicowe-
go TA 2920 DSC (Thermal Analysis) przy szybkoœci grza-
nia 10°C/min. Do obliczania stopnia krystalicznoœci za³o-
¿ono ciep³o topnienia kryszta³ów PE, Dhf=293J/g17.

SAXS. Zmiany struktury lamelarnej deformowanych
próbek monitorowano za pomoc¹ ma³ok¹towego rozpra-
szania promieni X (SAXS) w kamerze 2-wymiarowej
o d³ugoœci 1.2m, wyposa¿onej w mikroŸród³o punktowe
promieniowania Cu Ka (l=1.54nm; Xenox), uk³ad kolima-
cji punktowej (Xenox) i licznik dwuwymiarowy (Dectris).

FTiR. Pomiary spektroskopowe FTiR wykonano za
pomoc¹ spektrometru Jasco 6200. Widma by³y rejestro-
wane w modzie transmisji z rozdzielczoœci¹ 4cm-1 i uœred-
nieniem 256 widm. Jako wewnêtrznego standardu do
normalizacji u¿ywano piku 2020cm-1 bêd¹cego kombina-
cj¹ pasm krystalicznego i amorficznego zwi¹zanych
z drganiami skrêtnymi grup CH2. Pik ten jest uznawany
za niezale¿ny od struktury polimeru18. Wszystkie widma
znormalizowano do absorpcji 0.05 piku 2020cm-1, odpo-
wiadaj¹cej gruboœci 100mm.

3. WYNIKI I ICH DYSKUSJA

3.1. Struktura i morfologia

Obserwacje mikroskopowe (mikroskopia optyczna,
SEM) wykaza³y identyczn¹, jednolit¹ morfologiê sferoli-
tyczn¹, zarówno próbek wyjœciowych jak i usieciowa-
nych, za pomoc¹ wi¹zki elektronów o ró¿nych dawkach.
Tabela 1 zawiera zestawienie w³aœciwoœci fazy krystalicz-
nej okreœlonych na podstawie pomiarów DSC i SAXS, jak
równie¿ zawartoœæ ¿elu w usieciowanych próbkach
HDPE (kod próbek H4-n, gdzie n oznacza poch³oniêt¹
dawkê promieniowania) i gêstoœæ sieciowania oszacowa-
n¹ na podstawie pomiarów spêczniania16.

Dane przedstawione w Tabeli 1 pokazuj¹ wzrost
zawartoœci frakcji nierozpuszczalnej (¿elu) jak i zwiêksza-
nie gêstoœci usieciowania ze wzrostem dawki napromie-
niania. Oszacowane gêstoœci usieciowania, Nx na podsta-
wie pomiarów pêcznienia próbek ¿elu w p-ksylenie
w T = 138°C, wykazuj¹ liniow¹ zale¿noœæ od dawki na-
promieniania. Ekstrapolacja do dawki zerowej (próbki
wyjœciowe) daje wartoœæ Nx»0. Wskazuje to, ¿e w badanej
próbce HDPE o stosunkowo niskiej masie cz¹steczkowej
(Mn = 25400) spl¹tania ³añcuchów nie s¹ trwale uwiêzione
pomiêdzy sta³ymi, chemicznymi wêz³ami sieci. Sieciowa-
nie za pomoc¹ elektronów zestalonej próbki PE zachodzi
jedynie w fazie amorficznej, podczas gdy uporz¹dkowa-
na faza krystaliczna pozostaje praktycznie wolna od
wi¹zañ chemicznych pomiêdzy ³añcuchami. Rzeczywiœ-
cie, dane przedstawione w Tabeli 1 pokazuj¹, ¿e tempera-
tura topnienia kryszta³ów i d³ugi okres praktycznie nie
ulegaj¹ zmianie po napromienieniu. Oznacza to, ¿e rów-
nie¿ gruboœæ kryszta³ów nie zmienia siê. Stopieñ krysta-
licznoœci obni¿a siê nieznacznie, co wskazuje, ¿e bardzo
ma³a czêœæ kryszta³ów ulega zniszczeniu pod wp³ywem
promieniowania.

3.2 Odkszta³cenie przez œciskanie w p³askim stanie
odkszta³cenia

Próbki wyjœciowego i sieciowanego HDPE poddawa-
no œciskaniu w p³askim stanie odkszta³cenia w tempera-
turze pokojowej ze sta³¹ szybkoœci¹ prawdziwego od-
kszta³cania. Na podstawie zarejestrowanych krzywych
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Tabela 1. Charakterystyka badanych próbek

Próbka (dawka
promieniowania)

Temperatura
topnienia, Tm

Stopieñ
krystalicznoœci, Xc

(1)
D³ugi okres, LP (2)

Zawartoœæ
¿elu, (3)

Gêstoœæ usiecio-
wania, Nxx10-26 (3)

(°C) (wt.%) (nm) (%) (m-3)

H4-0 (0kGy) 134.1 71.5 24.4 0 0

H4-50 (50kGy) 134.4 70.7 24.5 59 0.82

H4-100 (100kGy) 134.6 71.3 24.3 69 1.28

H4-200 (200kGy) 134.1 69.2 24.3 77 2.63

(1) za³o¿ono DHf=293J/g; (2) LP obliczony za pomoc¹ równania Bragga z danych SAXS; (3) z pracy16;



si³a-przesuniêcie wyznaczono krzywe prawdziwe naprê-
¿enie – prawdziwe odkszta³cenie. Podczas deformacji
w kanale z t³okiem powierzchnia próbki pod obci¹¿e-
niem nie zmienia siê, st¹d prawdziwe naprê¿enie jest
równe naprê¿eniu nominalnemu. Prawdziwe odkszta³ce-
nie obliczano za pomoc¹ równania (1). Rysunek 2 przed-
stawia reprezentatywne krzywe otrzymane dla próbek
nieusieciowanych i sieciowanych.

Kszta³t krzywych, zgodnie z oczekiwaniami, jest po-
dobny do typowej krzywej œciskania polimeru – bez lo-
kalnego maksimum naprê¿enia w pobli¿u granicy plas-
tycznoœci, wyraŸnym etapem p³yniêcia plastycznego
a nastêpnie intensywnego samowzmacniania. Ponadto,
kszta³t przedstawionych krzywych jest zbli¿ony do
kszta³tu krzywych prawdziwe naprê¿enie – prawdziwe
odkszta³cenie otrzymanych dla rozci¹gania polietylenu
o podobnej charakterystyce molekularnej10,19, choæ próbki
deformowane przez rozci¹ganie nie wykazuj¹ tak silnego
wzrostu naprê¿enia w etapie samowzmacniania i zrywa-
j¹ siê przy ni¿szych naprê¿eniach. Ró¿nica ta wynika
z wiêzów na³o¿onych na próbkê œciskan¹ w kanale, zapo-
biegaj¹cych zjawisku kawitacji i ograniczaj¹cych siln¹
fragmentacjê lamel20,21, co umo¿liwia uzyskanie wy¿-
szych odkszta³ceñ i naprê¿eñ podczas œciskania. Dziêki
zahamowaniu kawitacji, œciskany i nadal ci¹g³y materia³
mo¿e odkszta³caæ siê do wiêkszych odkszta³ceñ ni¿ pod-
czas rozci¹gania, w którym liczne dziury kawitacyjne
dzia³aj¹ jak skazy materia³owe, prowadz¹ce do przed-
wczesnego pêkniêcia.

Wyjœciowy i napromieniowany HDPE wykazuj¹ zbli-
¿ony modu³ sprê¿ystoœci i granicê plastycznoœci, z powo-
du bardzo zbli¿onych w³aœciwoœci ich sk³adowej krysta-
licznej. Znacz¹ce ró¿nice mo¿na natomiast zaobserwo-
waæ w zakresie wysokich odkszta³ceñ, w którym odpo-
wiedŸ mechaniczna materia³u jest kontrolowana przez
w³aœciwoœci fazy amorficznej, zdecydowanie zró¿nico-
wanej w badanej serii próbek – ze wzrostem dawki pro-
mieniowania próbki usieciowane wchodz¹ w zakres

samowzmacniania wczeœniej i osi¹gaj¹ bardzo wysokie
wartoœci naprê¿enia maksymalnego powy¿ej 400 MPa
przy znacznie ni¿szych odkszta³ceniach, z powodu
wzrastaj¹cej gêstoœci sieci molekularnej w fazie amorficz-
nej9.

Deformacja fazy krystalicznej przebiega podobnie we
wszystkich próbkach, niezale¿nie od stopnia usieciowa-
nia, z zaanga¿owaniem tych samych mechanizmów krys-
talograficznych. Potwierdzaj¹ to zarówno wyniki wczeœ-
niejszych badañ tekstury21 jak i badania ewolucji struktu-
ry lamelarnej za pomoc¹ rozpraszania ma³ok¹towego
SAXS. Rysunek 3 przedstawia porównanie przyk³ado-
wych obrazów SAXS próbki nieusieciowanej i usieciowa-
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Rys. 2. Przyk³adowe krzywe prawdziwe naprê¿enie-prawdziwe od-
kszta³cenie próbek HDPE œciskanych w p³askim stanie odkszta³cenia
w temperaturze pokojowej.

Rys. 3. Obrazy SAXS próbki nieusieciowanej H4-0 (lewa str.) i usiecio-
wanej H4-200 (prawa str.), œciœniêtych do wskazanych odkszta³ceñ.
Oznaczenia kierunków w próbce: FD – kierunek p³yniêcia, LD – kieru-
nek œciskania.



nej (dawka 200 kGy), dla wybranych odkszta³ceñ. We
wszystkich badanych próbkach istotne zmiany struktury
lamelarnej, powoduj¹ce charakterystyczne zmiany obra-
zów rozproszeniowych21, zachodz¹ przy tym samym
odkszta³ceniu.

3.3 Relaksacja i zanik odkszta³cenia

W celu zbadania relaksacji i wynikaj¹cej st¹d trwa³oœ-
ci odkszta³cenia zdeformowane do wstêpnie wybranych
prawdziwych odkszta³ceñ próbki by³y odci¹¿ane i pozo-
stawione w stanie swobodnym na okres ponad pó³ roku.
W okreœlonych odstêpach czasu mierzono ich wymiary
w celu wyznaczenia aktualnego odkszta³cenia (od-
kszta³cenia resztkowego, eres). Szerokoœæ próbek (wzd³u¿
kierunku CD) pozostawa³a niezmienna, równa szerokoœ-
ci pocz¹tkowej (szerokoœci kana³u), co jest zachowaniem
zgodnym ze stanem p³askiego odkszta³cenia, któremu
poddano próbki. Wymiary próbki mierzone wzd³u¿ kie-
runku obci¹¿enia (LD) i kierunku przep³ywu (FD) zmie-
nia³y siê w czasie, pokazuj¹c postêpuj¹ce zmniejszanie siê

odkszta³cenia resztkowego wskutek relaksacji zacho-
dz¹cej g³ównie w fazie amorficznej, znajduj¹cej siê w sta-
nie wysokiej elastycznoœci (T>Tg). Rysunek 4(a) przedsta-
wia zale¿noœæ chwilowego odkszta³cenia resztkowego
(wyznaczonego na podstawie pomiarów wysokoœci pró-
bek, wzd³u¿ LD) od odkszta³cenia pocz¹tkowego dla pró-
bek relaksowanych przez 6 miesiêcy. Proces relaksacji
w badanych HDPE jest powolny – odkszta³cenie resztko-
we w próbce stabilizowa³o siê dopiero po up³ywie ponad
2 tygodni. Odkszta³cenie eres wyznaczone dla czasu 6 mie-
siêcy mo¿e byæ uznane za trwa³e w danej temperaturze.
Zanik odkszta³cenia, De=(e-eres), jest najwiêkszy w zakre-
sie e=0.5-1, osi¹gaj¹c zbli¿one wartoœci, niezale¿nie od
stopnia usieciowania materia³u. W silniej zdeformowa-
nych próbkach De stopniowo zmniejsza siê ze wzrostem
odkszta³cenia, co mo¿e wskazywaæ na zmiany zacho-
dz¹ce w sieci molekularnej, której to relaksacja odpowia-
da za zanik odkszta³cenia. Zmiany obserwowane w prób-
kach nieusieciowanego HDPE s¹ silniejsze ni¿ w prób-
kach usieciowanych. Po³o¿enie maksimum zaniku od-
kszta³cenia i zmiana zachowania relaksacji w pobli¿u e=1
wspó³gra z zachodz¹c¹ w tym zakresie odkszta³cenia
transformacj¹ struktury krystalicznej zwi¹zan¹ z siln¹
fragmentacj¹ lamel21, (por. Rys. 3) i tzw. punktem D wg
schematu deformacji Strobla, sugerowanym jako po-
cz¹tek procesu zaniku sieci molekularnej fazy amorficz-
nej10 – zmniejszanie siê De ze wzrostem odkszta³cenia po-
wy¿ej e=1 mo¿e byæ interpretowane jako wynik nieod-
wracalnych zmian sieci10,15,21 wskutek rozpl¹tywania ³añ-
cuchów lub ich zrywania.

Wygrzewanie zdeformowanego materia³u prowadzi
do dalszej relaksacji i zmniejszania odkszta³cenia resztko-
wego, jednak¿e wci¹¿ pozostaje ono znacz¹ce w ka¿dej
temperaturze poni¿ej temperatury topnienia fazy krysta-
licznej (np. dla e=1, De»0.4-0.6 w zakresie T=23-123°C).
Zachowanie takie wynika z nieodwracalnoœci plastyczne-
go odkszta³cenia krystalitów, które stabilizuje materia³
i nie pozwala odkszta³conej quasi-sprê¿yœcie sieci mole-
kularnej w fazie amorficznej na pe³n¹ relaksacjê16. Podob-
ne do opisywanych zachowania podczas relaksacji obser-
wowane by³y wczeœniej w próbkach polietylenu obejmu-
j¹cych szeroki zakres masy cz¹steczkowej, architektury
³añcucha (liniowe, rozga³êzione, kopolimery) i stopnia
krystalicznoœci22. Zanik odkszta³cenia w próbkach siecio-
wanych jest zawsze wiêkszy ni¿ w próbkach nieusiecio-
wanych z powodu wiêkszej gêstoœci sieci – efektywna
gêstoœæ sieci (wêz³y chemiczne + spl¹tania) oszacowana
na podstawie pomiarów mechanicznych, wynosi Ne= 3.7,
4.6, 5.2 i 5.7 x 1026 m-3 odpowiednio dla próbek H4-0,
H4-50, H4-100 i H4-200,16. W obu przypadkach, próbek
nieusieciowanych i sieciowanych, deformacja prowadzi
do destrukcji czêœci krystalitów i niewielkiego spadku
krystalicznoœci prowadz¹cych do zaniku czêœci wiêzów
na³o¿onych na warstwy amorficzne, co równie¿ wnosi
pewien wk³ad do zmniejszenia zaniku odkszta³cenia De
w silnie odkszta³conych próbkach, e>1. Dla próbek zde-
formowanych do e=1.75 krystalicznoœæ spada od ok. 2.5%
(próbka nieusieciowana) do ok. 5.3% (usieciowana,
200kGy).
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Rys. 4. Zale¿noœæ odkszta³cenia resztkowego od odkszta³cenia pocz¹tko-
wego i stopnia usieciowania polietylenu: (a) temperatura pokojowa,
6 miesiêcy po odci¹¿eniu próbki; (b) próbki wygrzewane przez 60 min
w 145°C.



Stopienie fazy krystalicznej podczas wygrzewania
powy¿ej temperatury topnienia prowadzi do dalszego,
krañcowo wysokiego zaniku odkszta³cenia w badanych
materia³ach. Ilustruje to rysunek 4(b) przedstawiaj¹cy od-
kszta³cenie resztkowe wyznaczone dla próbek wygrze-
wanych przez 60 min. W temperaturze 145°C (Tm»134°C,
por. Tab.1). Mo¿na zauwa¿yæ, ¿e w próbkach nieusiecio-
wanych zdeformowanych do odkszta³cenia prawdziwe-
go e£1 (l£2.7), a tak¿e w próbkach usieciowanych, w ca-
³ym zakresie stosowanego odkszta³cenia, zanik od-
kszta³cenia jest praktycznie ca³kowity: eres»0. Zachowanie
takie jest podobne do zachowania zdeformowanych poli-
merów amorficznych podczas starzenia w temperaturze
powy¿ej Tg

1. Silnie zdeformowane próbki nieusieciowane
(e>1) wykazuj¹ natomiast pewne niezerowe odkszta³ce-
nie resztkowe pozostaj¹ce w próbkach po ich wygrzaniu
nawet powy¿ej temperatury topnienia, zwiêkszaj¹ce siê
liniowo ze wzrostem odkszta³cenia pocz¹tkowego. Prób-
ka H4-0-2.1 zdeformowana do e=2.1 (l=8.2) wykazuje
trwa³e odkszta³cenie eres=0.36. Zachowanie takie w pe³ni
potwierdza postulowany wy¿ej stopniowy zanik (degra-
dacjê) sieci molekularnej spl¹tanych ³añcuchów w prób-
kach nieusieciowanych dla e>1, skutkuj¹cy nieodwracal-
nym p³yniêciem, wzrastaj¹cym wraz ze wzrostem od-
kszta³cenia pocz¹tkowego. Z drugiej strony, w materia-
³ach sieciowanych radiacyjnie ³añcuchy polimeru tworz¹
trwa³¹, gêst¹ i wzglêdnie jednorodn¹ sieæ dziêki wi¹za-
niom chemicznym. Sieæ ta okazuje siê wystarczaj¹co wy-
trzyma³a, aby nie ulec zauwa¿alnej degradacji nawet pod
wp³ywem wysokich odkszta³ceñ e>1.5, którym towarzy-
sz¹ bardzo wysokie naprê¿enia, rzêdu 400-500 MPa.
Dziêki temu usieciowane próbki HDPE wykazuj¹ pe³n¹
odwracalnoœæ odkszta³cenia w temperaturze powy¿ej Tm,
De»e (eres»0).

3.4 Mechanizm zaniku sieci molekularnej

W celu poznania mechanizmu odpowiedzialnego za
zanik sieci molekularnej w nieusieciowanym HDPE wy-
konano badania spektroskopowe FTiR deformowanych
próbek serii H4-0. Technika FTiR stosowana by³a wielo-
krotnie w przesz³oœci do badañ starzenia oksydacyjnego
jak równie¿ degradacji mechanicznej polimerów, w tym
polietylenu. Przeprowadzone badania mia³y na celu
sprawdzenie czy w próbkach zdeformowanych pojawiaj¹
siê pasma mog¹ce œwiadczyæ o zmianach strukturalnych
bêd¹cych wynikiem zrywania ³añcuchów PE i okreœlenie
liczby ewentualnych zerwañ. Otrzymane widma analizo-
wano szczególnie w zakresie pasm winylowych
(850-1000 cm-1), metylenowych (1100-1400 cm-1) i karbo-
nylowych (1600-1800 cm-1). Stwierdzono, ¿e widma pró-
bek deformowanych zmieniaj¹ siê z odkszta³ceniem jedy-
nie w zakresie pasm karbonylowych. Brak zmian w za-
kresach 850-1000 cm-1 i 1100-1400 cm-1 wskazuje, i¿ liczba
koñcowych grup metylenowych, winylowych czy winyli-
denowych praktycznie nie zmienia siê w wyniku defor-
macji. Zmiany w zakresie 1600-1800 cm-1 wskazuj¹ na
zwiêkszaj¹c¹ siê liczbê koñcowych grup karbonylowych,
m.in. estrowych (1738cm-1) i kwasowych (1714cm-1) – por.

Rys. 5. Obliczone na podstawie widm FTiR koncentracje
grup karbonylowych przedstawia wstawka na rysunku
5. Zale¿noœæ koncentracji grup karbonylowych od od-
kszta³cenia jest bardzo podobna do zale¿noœci od-
kszta³cenia resztkowego (Rys.4) – wzrost liczby koñco-
wych grup karbonylowych mo¿na zaobserwowaæ jedynie
dla próbek o du¿ym odkszta³ceniu, e>1. Pojawianie siê
nowych koñcowych grup karbonylowych w tych prób-
kach jest bez w¹tpliwoœci wynikiem zrywania ³añcuchów
w fazie amorficznej podczas deformacji a nastêpnie re-
kombinacji powstaj¹cych na ich nowych koñcach rodni-
ków z udzia³em tlenu rozpuszczonego w fazie amorficz-
nej próbki. Omawiany wynik mo¿e œwiadczyæ, i¿ g³ów-
nym mechanizmem degradacji (zaniku) sieci molekular-
nej w fazie amorficznej PE poddanego du¿emu od-
kszta³ceniu jest zrywanie ³añcuchów, chocia¿ mechanizm
zaniku wêz³ów sieci poprzez rozpl¹tywanie ³añcuchów
podczas œcinania warstwy nie mo¿e byæ ca³kowicie wy-
kluczony. Najprawdopodobniej oba mechanizmy dzia³a-
j¹ równoczeœnie podczas silnego odkszta³cania poliety-
lenu.

4. WNIOSKI

Przeprowadzone badania zachowania podczas od-
kszta³cania i po odci¹¿eniu HDPE, w próbkach którego
³añcuchy w fazie amorficznej tworzy³y sieæ spl¹tañ lub
sieæ z trwa³ymi wêz³ami chemicznymi (próbki sieciowane
radiacyjnie) pozwalaj¹ na wyci¹gniêcie nastêpuj¹cych
g³ównych wniosków:
— Dla odkszta³ceñ e<1 zanik odkszta³cenia w wyniku re-

laksacji jest coraz wiêkszy ze wzrostem odkszta³cenia
z powodu kauczukopodobnej sprê¿ystoœci sieci mole-
kularnej w fazie amorficznej. W tym zakresie od-
kszta³cenia deformacja okazuje siê ca³kowicie odwra-
calna po stopieniu fazy krystalicznej.

— Odkszta³canie sieci molekularnej prowadzi do zna-
cz¹cego wzrostu naprê¿enia. Przy odkszta³ceniu ok.
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Rys. 5. Widma FTiR w zakresie 1600-1850 cm-1 nieusieciowanych pró-
bek HDPE poddanych deformacji przez œciskanie. Wstawka pokazuje
obliczon¹ na podstawie widm zale¿noœæ koncentracji grup karbonylo-
wych od odkszta³cenia.



e=1.0 wzrost lokalnych naprê¿eñ prowadzi do ograni-
czonego niszczenia pierwotnej struktury lamelarnej
przez fragmentacjê lamel.

— Dalsza deformacja (e>1)skutkuje bardzo silnym
wzrostem naprê¿enia w fazie amorficznej (samo-
wzmacnianiem) a¿ do osi¹gniêcia limitu rozci¹gli-
woœci sieci. Du¿e odkszta³cenie i towarzysz¹ce mu
wysokie naprê¿enie powoduj¹ stopniowe niszczenie
sieci molekularnej przez zrywanie pojedynczych ³añ-
cuchów w próbkach nieusieciowanych a tak¿e ich
rozpl¹tywanie. Wskutek tego zwiêksza siê udzia³ nie-
odwracalnego lepkiego p³yniêcia w deformacji mate-
ria³u, co w konsekwencji prowadzi do zmniejszenia
zaniku odkszta³cenia po jego odci¹¿eniu. Czêœæ od-
kszta³cenia okazuje siê nieodwracalna i trwa³a nawet
po stopieniu fazy krystalicznej.

— W próbkach usieciowanych, w których sieæ moleku-
larna jest stabilizowana przez silne wi¹zania chemicz-
ne pomiêdzy ³añcuchami nawet bardzo wysokie na-
prê¿enia nie s¹ w stanie zniszczyæ tej sieci – w ca³ym
zakresie odkszta³cenia pocz¹tkowego, odkszta³cenie
okazuje siê ca³kowicie odwracalne po stopieniu krys-
talitów.

— Bardzo du¿e naprê¿enia towarzysz¹ce du¿ym od-
kszta³ceniom prowadz¹ do wspó³zawodnictwa po-
miêdzy niszczeniem sieci molekularnej i niszczeniem
lamel krystalicznych przez zaawansowane poœlizgi
krystalograficzne. W próbkach nieusieciowanych
prowadzi to do jednoczesnego czêœciowego zniszcze-
nia krystalitów i ograniczonej degradacji sieci mole-
kularnej przez lokalne zrywanie wi¹zañ chemicznych
w ³añcuchach jak i rozpl¹tywanie ³añcuchów. W prób-
kach usieciowanych niszczenie krystalitów okazuje
siê procesem ³atwiejszym ni¿ niszczenie gêstej
i wzglêdnie jednorodnej sieci molekularnej zwi¹za-
nych chemicznie ³añcuchów. Konsekwencj¹ jest szyb-
sze zmniejszanie siê stopnia krystalicznoœci próbek
sieciowanych poddanych du¿ej deformacji ni¿ odpo-
wiadaj¹cych im próbek nieusieciowanych.
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