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РЕЗЮМЕ

На основании обобщения известных литературных экспериментальных данных с использованием современных физических представлений, а именно кластерной модели структуры аморфного состояния полимеров, фрактального анализа и концепции ангармонизма, предложена физическая интерпретация эффекта усиления композитов на основе полимеров и органоглины. Получены количественные аналитические соотношения, позволяющие корректно описать некоторые механические характеристики подобного класса материалов с учетом уровня межфазной адгезии и изменений кинетической гибкости молекулярных цепей матрицы, связанных с введением нанонаполнителя.
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SUMMARY
Bunch mechanical characteristics (elasticity modulus, yield stress, failure strain) of nanocomposites polymer/organoclay were studied. The quantitative relationships were proposed, allowing these characteristics correct description, taking into account interfacial adhesion (nanoadhesion) level and polymeric matrix molecular mobility changed due to nanofiller introduction. For this purpose modern physical conceptions were used, namely, the cluster model of polymers amorphous state structure, fractal analysis and anharmonicity conception.
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ВВЕДЕНИЕ
Слоевые силикаты, в частности, Na+-монтмориллонит (органоглина) являются перспективными природными материалами для использования в качестве наноразмерного наполнителя перспективных полимерных композитов [1,2]. Как правило, введение небольших количеств органоглины (до 10 масс. %) в полимерную матрицу приводит к существенному повышению модулей упругости получаемых таким образом нанонаполненных композитов. В настоящее время существуют некоторые подходы для описания изменения модуля упругости композитов при их наполнении органоглиной, основанные на понятии так называемой «эффективной частицы» [3], однако они не учитывают, как минимум, два важных для корректного теоретического описания механического поведения многофазных полимерных систем фактора: уровень межфазной адгезии и параметры, характеризующие подвижность молекулярных цепей. Межфазная адгезия (в нанонаполненных композитах – наноадгезия [4]) вносит существенный вклад в «усиление» таких материалов. Наблюдаемое изменение кинетической гибкости полимерных макромолекул в нанонаполненных объектах также является следствием изменения уровня межфазной адгезии (наноадгезии) по сравнению с наполненными микроразмерными частицами (волокнами) [4,5].
Целью настоящей работы явилось построение аналитических соотношений для вычисления и прогнозирования ряда основных механических характеристик (модуля упругости, предела текучести, деформации до разрушения) нанонаполненных композитов. Авторы анализировали известные литературные экспериментальные данные [6-9] для нанонаполненных органоглиной композитов на основе полиимида (ПИ) и полиэтилена (ПЭ). Нанонаполнителями этих материалов [6-9] являлся Na+-монтмориллонит (ММТ). Композиты, обозначаемые далее как ПИ/ММТ-16С и ПИ/ММТ-ОМ-m, получены полимеризацией in situ (подробности синтеза приведены в работах [6,7]). Содержание ММТ в композитах ПИ/ММТ-16С составляло 1-3масс.%, в композитах ПИ/ММТ-ОМ-m – 0.5-5.0масс.%. Механические свойства композитов ПИ/ММТ определяли в ходе экспериментов на растяжение [6].
Композиты на основе полиэтилена содержали линейный полиэтилен низкой плотности (ПЭНП) марки Dowlex-2032 (показатель текучести расплава 2.0 г/10 мин, плотность 0.926 г/см3, степень кристалличности 0.49) и наноразмерный наполнитель – модифицированный Na+-монтмориллонит (ММТ) [8]. Композиты ПЭНП/ММТ были получены смешением компонентов в расплаве [8]. Механические свойства композитов ПЭНП/ММТ определяли в ходе экспериментов на растяжение [8].
Для общности теоретического анализа авторы также привлекали данные работы [9], в которой описаны композиты на основе изотактического полипропилена (ПП) промышленного производства, наполненные
Na+-монтмориллонитом с массовым содержанием последнего Wн=2.5; 5.0 и 10.0 масс.%. В качестве модификаторов были использованы: блок-сополимер полиэтиленоксид-полиэтилен (ПЭО-ПЭ) и диоктадецилдиметиламмоний бромид (ДОДАБ). Ниже образцы анализируемых композитов обозначены как:
ПП/ММТ-1 – полипропилен с монтмориллонитом;
ПП/ММТ-2 – ПП/ММТ-1+ПЭО-ПЭ;
ПП/ММТ-3 – ПП/ММТ-1+ПЭО-ПЭ+изобутилен+ДОДАБ;
ПП/ММТ-4 – ПП/ММТ-1+ПЭО-ПЭ+изобутилен.
Подробное описание методик приготовления этих образцов и их свойств дано в работе [9]. 
АНАЛИЗ ДЕФОРМАЦИОННЫХ И ПРОЧНОСТНЫХ ХАРАКТЕРИСТИК
1. Модули упругости и параметры усиления нанокомпозитов.
В [2] было получено соотношение, позволяющее связать величину Ен/Ем (далее – параметр усиления) нанонаполненных композитов с молекулярными характеристиками полимерной матрицы
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где Ен и Ем – модули упругости композита с нанонаполнителем и матричного гомополимера, соответственно, Wн – массовое содержание наполнителя (в масс.%), lст – длина статистического сегмента цепи полимерной матрицы в нм.

Для оценки величины lст вычислим фрактальную (хаусдорфову) размерность df наноструктуры композита. Согласно [10]
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где d – размерность евклидова пространства, в котором рассматривается фрактал (очевидно, в нашем случае d=3), ( - коэффициент Пуассона, оцениваемый по результатам механических испытаний с помощью соотношения [11]
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где (Т – предел текучести нанокомпозита.

Характеристическое отношение С(, которое является показателем статистической гибкости полимерной цепи [12], связано с величиной df соотношением [13]
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Длину статистического сегмента lст можно определить согласно [14] из выражения
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где l0 – длина скелетной связи основной цепи гомополимера, равная для полиимида 2.05 Å [15].

Вычисления величины Ен/Ем, проведенные по уравнениям (1)-(5), дают более низкие значения Ен/Ем=1.15-1.59 по сравнению с экспериментально полученными в [6,7] Ен/Ем=1.11-3.65. Причину подобного расхождения можно объяснить следующим образом. Выражение (1) учитывает гибкость полимерной цепи композита с помощью параметра lст, но не учитывает уровень межфазной адгезии. Последнюю можно рассчитать, вводя структурный параметр b, который широко используется при описании теплового расширения композитов и определяется из выражения
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где (н, – экспериментальные значения коэффициента теплового расширения нанокомпозита, а 
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 – рассчитанные согласно правилу смесей и уравнению Тернера, соответственно [16]. Поскольку расчет согласно Тернеру дает нижнее предельное значение коэффициента теплового расширения, то из (6) следует, что b=1 при (н=
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, что соответствует случаю «идеальной» адгезии [16]. Известно, что для ряда полимерных композитов с различными полимерными матрицами и наполнителями значения b находятся в интервале ~ 0.1-1.0. Эффект наноадгезии предполагает гораздо более высокие значения b в случае нанонаполненных композитов [4]. Так, например, для дисперсно-наполненного композита фенилон/аэросил величина b может достигать ~12, что соответствует условию (н<
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Значения параметра b можно оценить из результатов механических испытаний. Согласно [2] параметр усиления полимерных композитов вычисляется из следующего перколяционного соотношения
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где (н и (мф – относительные объемные доли нанонаполнителя и межфазных областей, соответственно.

Для эсфолиированных слоевых силикатов в [2] было предложено следующее выражение, устанавливающее взаимосвязь между (мф и (н
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Из (8) следует, что в случае учета наноадгезии величина (мф возрастает в b раз по сравнению с «идеальной» адгезией, для которой b=1. Подстановка (8) в (7) дает следующее соотношение для Ен/Ем

[image: image13.wmf](

)

[

]

7

.

1

91

.

1

1

11

1

b

Е

Е

н

м

н

+

j

+

=

,







(9)

Таким образом, (9) учитывает вклад, вносимый межфазной адгезией (наноадгезией) в эффект усиления при введении в полимерную матрицу нанонаполнителей.

Возвращаясь к (1) отметим, что в этом уравнении единственным параметром, на который может оказывать влияние уровень межфазной адгезии, является длина статистического сегмента. С физических модельных позиций естественно предположить, что повышение уровня межфазной адгезии, характеризуемое ростом параметра b, или, иными словами, усиление взаимодействия полимерной матрицы с поверхностью нанонаполнителя ограничивает подвижность полимерных цепей в межфазном слое, что сказывается на их жесткости – более высокой по сравнению с их жесткостью в полимерной матрице [17]. Подобный эффект можно учесть с помощью эффективной длины статистического сегмента 
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С учетом (10) выражение (1) можно переписать следующим образом:
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Величина b рассчитывается из выражения (9) в предположении (н=Wн. Проведенные авторами оценки показали, что для анализируемых в настоящей работе материалов параметр b изменяется в пределах 2.40-5.74. Это свидетельствует о том, что в композитах ПИ/ММТ-16С и ПИ/ММТ-ОМ-m проявляется эффект наноадгезии (b>1).
На рис.1 приведено сравнение экспериментальных Ен/Ем и рассчитанных согласно уравнению (11) (Ен/Ем)Т значений параметра усиления для композитов полиимид/монтмориллонит. Видно, что в этом случае получено хорошее соответствие теоретически вычисленных и экспериментально определенных значений. Величина (Ен/Ем)Т с погрешностью ~16% варьируется в пределах 1.56-3.71.
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Рис.1.
Сравнение экспериментальных Ен/Ем и рассчитанных согласно (11) (Ен/Ем)Т значений параметра усиления для композитов ПИ/ММТ-16С (1) и ПИ/ММТ-ОМ-m (2).

2. Оценки предела текучести.
Из литературы [2,8,9] известно, что введение слоевых силикатов в полимерную матрицу приводит к существенному (до 1.5 раз) росту величины предела текучести таких композитов. Показатель текучести важен с практической точки зрения, поскольку именно предел текучести (Т ограничивает область эксплуатации полимерного материала. Анализ механизма процесса текучести в рамках кластерной модели структуры аморфного состояния полимеров [13,19] показывает, что явление текучести обусловлено распадом плотноупакованных областей структуры полимеров, т.е. областей локального порядка (кластеров) и кристаллитов, под воздействием приложенной механической нагрузки. Введение нанонаполнителя в полимерную матрицу приводит к изменению («усложнению») структуры нанонаполненного композита, вследствие чего изменяется и механическое поведение композита. Последнее должно учитываться при прогнозировании его свойств. Так в [20] на примере композитов на основе полипропилена и монтмориллонита (ПП/ММТ) показано, что величина (Т для таких материалов взаимосвязана с наличием кристаллитов и межфазных областей, которые сформировались в процессе эпитаксиальной кристаллизации на поверхности пластин слоевого нанонаполнителя [2]. С учетом сказанного, опираясь на данные работы [8], проведем теоретический структурный анализ процесса текучести нанокомпозитов полиэтилен низкой плотности/органоглина (ПЭНП/ММТ).
В [13,19] отмечали, что в полимерных материалах достижение предела текучести (Т (или реализация процесса текучести) связано с распадом плотноупакованных микроструктурных областей. Для композитов ПЭНП/ММТ такими областями являются кристаллиты, области локального порядка (кластеры) в аморфной фазе и межфазные области, относительные доли которых обозначим ниже как К, (кл, (мф, соответственно. Оценку величин относительных долей указанных структурных компонент можно выполнить следующим образом. Степень кристалличности К согласно [21] рассчитывается как
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где величина характеристического отношения С( определена согласно (4).

Проведенные нами оценки по выражению (12) дают величины К в интервале 0.47-0.54, что хорошо согласуется с расчетом К по плотности для матричного ПЭНП, равной 0.49.
Относительную долю кластеров в материале (кл можно рассчитать согласно [13] из выражения
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где S – площадь поперечного сечения макромолекулы. Для полиэтиленов S=14.4Å2 [22].
И, наконец, относительную долю межфазных областей (мф легко вычислить с помощью выражения (7). В рамках кластерной модели структуры аморфного состояния полимеров [13] теоретическое значение предела текучести (Т может быть рассчитано как
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где G – модуль сдвига, bБ – вектор Бюргерса, (д – плотность линейных дефектов структуры, т.е. их суммарная длина на единицу объема полимерного материала.

Величина G определяется из следующего фрактального соотношения [23]
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Для полимерных материалов вектор Бюргерса bБ характеризует гибкость полимерной цепи, определяемую величиной С(, и оценивается следующим образом [13]
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Кластерная модель структуры аморфного состояния полимеров предполагает, что линейными дефектами структуры полимерной матрицы являются сегменты полимерных цепей, входящие в плотноупакованные области полимерного материала, поэтому величина (д может быть рассчитана согласно [13] как
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где (пл – относительная доля плотноупакованных областей.

Как отмечали выше, в качестве характеристик (пл для композитов ПЭНП/ММТ могут быть взяты параметры К, (кл, (мф или их комбинация. Ниже для оценки (д по уравнению (17) были выбраны различные вариации структурных параметров: (кл, К, (кл+(мф и К+(мф.

На рис.2 представлены экспериментальные и рассчитанные согласно уравнению (14) кривые зависимостей предела текучести (Т от содержания нанонаполнителя Wн.

Рис.2.
Зависимости предела текучести (Т от содержания органоглины Wн для композитов ПЭНП/ММТ. Кривые 1-4 рассчитаны согласно (14) при (пл=(кл (1), (пл=(кл+(мф (2), (пл=К (3) и (пл=К+(мф (4), соответственно. 5 – экспериментальные данные.

Анализируя данные рис.2, отметим, что из рассмотрения можно исключить следующие структурные параметры: (мф, как дающий заниженные значения (Т, а также К+(кл и К+(кл+(мф, как дающие заведомо завышенные величины (Т. При малых значениях Wн величина (Т зависит от концентрации кристаллической фазы, а при Wн(5 масс. % процесс текучести определяется структурной компонентой (кл+(мф. Такая физическая трактовка свидетельствует об изменении механизма деформации кристаллической фазы нанонаполненных композитов ПЭНП/ММТ. В [24] было выдвинуто предположение о том, что изменение размеров образца при растяжении в процессе деформирования происходит в результате распрямления кристаллических и аморфных макромолекулярных последовательностей. В этом случае предельную кратность вытяжки (пр можно связать с числом складок полимерной макромолекулы f, характеризующим кратность прохода макромолекулы через один и тот же кристаллит
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где n – число эквивалентных статистических звеньев между узлами макромолекулярных зацеплений в полимерном расплаве, принятое в дальнейшем равным 300 [25]. Фактически величина f определяет число складок, которые образует макромолекула в результате сложения цепей в кристаллите [25]. Очевидно, что образование складок начинается при условии f(2. Расчет согласно (18) с использованием экспериментальных значений (пр [8] показывает, что при Wн=5 масс. % величина f=3.25, т.е. несколько больше 2, а при Wн=7 масс. % f=1.90, т.е. в этом случае f меньше 2. Таким образом, можно констатировать, что физической причиной смены механизма, ответственного за возникновение текучести структурной компоненты является снижение значений f, свидетельствующее о невозможности распрямления кристаллических молекулярных последовательностей [24].
Существует достаточно распространенное мнение о том, что для полимерных материалов наблюдается пропорциональная зависимость между модулем упругости и пределом текучести (см., например, [26]). Однако, приведенная на рис.3 зависимость (Т от Ен для композитов ПЭНП/ММТ демонстрирует отсутствие подобной пропорциональности: при увеличении Ен в 2.76 раз величина (Т возрастает только в 1.59 раз.
Рис.3.
Соотношение между пределом текучести (Т и модулем упругости Ен для композитов ПЭНП/ММТ.

Причина подобного изменения Ен от (Т может быть объяснена с помощью соотношений (14) и (15). Постулируемая в работе [26] пропорциональность может быть реализована только при неизменных молекулярно-кинетических и структурных характеристиках полимерного материала. Последние взаимосвязаны между собой согласно (4). Для композитов ПЭНП/ММТ, у которых величина df изменяется в пределах 2.528-2.730 при вариации Wн=0 – 7 масс. % подобное условие не выполняется. В связи с этим соотношение (Т и Ен можно переписать следующим образом
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где (L – решеточный параметр Грюнайзена, связанный с размерностью df соотношением [20]
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С учетом (19) и (20) можно получить зависимость (Т от Ен, учитывающую изменение наноструктуры композитов
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На рис.4 приведено сопоставление экспериментальных (Т и рассчитанных согласно (21) 
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 значений предела текучести для композитов ПЭНП/ММТ. Видно, что в случае учета изменения фрактальной структуры материала, характеризуемой размерностью df, между (Т и Ен наблюдается линейная взаимосвязь.


Рис.4.
Сопоставление экспериментальных (Т и рассчитанных согласно уравнению (21) 
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 значений предела текучести для композитов ПЭНП/ММТ.

3. Прогнозирование деформационных свойств.
Известно, что введение небольшого количества органоглины (до 10 масс. %) резко снижает пластичность полимерных композитов. Пластичность композита можно охарактеризовать предельной деформацией до разрушения (р. При этом важно сравнение величины (р с ее значением для матрицы гомополимера. Так, например, в [9] при исследовании структуры и деформационных свойств композитов ПП/ММТ было обнаружено снижение (р на два порядка при введении 2.5-10 масс. % органоглины. Аналогичную картину наблюдали и для ряда других нанонаполненных материалов с аморфной стеклообразной [27] и аморфно-кристаллической [8,28] матрицами. Подобный достаточно важный эффект может быть объяснен только на основании анализа наноструктурных параметров подобных материалов. Рассмотрим ниже причину резкого уменьшения пластичности при введении слоевого силиката на примере композитов ПП/ММТ [9].
Сравнение результатов механических испытаний нанонаполненных композитов ПП/ММТ показало, что рост величины Ен/Ем сопровождается снижением их пластичности, характеризуемой величиной предельной деформации до разрушения (р. На рис.5 для композитов ПП/ММТ приведена зависимость параметров Ен/Ем от (р. Из рисунка видно резкое нелинейное снижение (р по мере роста Ен/Ем, а при Ен/Ем(3 величина (р близка к нулю ((р(2.5%). Параметр усиления композита наночастицами можно определить согласно перколяционному соотношению (7), из которого следует, что увеличение содержания наноструктурной составляющей в композите, определяемого суммой ((н+(мф), приводит к росту величины Ен/Ем и, следовательно, к снижению (р. Графически этот эффект показан на рис.6, где для композитов ПП/ММТ приведена зависимость (р от ((н+(мф).


Рис.5.
Зависимость предельной деформации до разрушения (р от параметра Ен/Ем для композитов ПП/ММТ. Вертикальная штриховая линия соответствует критерию f=2.


Рис.6.
Зависимость предельной деформации до разрушения (р от суммы относительных долей нанонаполнителя (н и межфазных областей (мф для композитов ПП/ММТ. Вертикальная штриховая линия соответствует критерию f=2.
Предложим определенную теоретическую трактовку приведенных на рис.5,6 зависимостей. В рамках фрактального подхода [1,4,29], предельную деформацию до разрушения (р можно вычислить согласно уравнению


[image: image29.wmf]1

1

-

=

e

-

¥

ц

D

р

С

,









(22)

где Dц – фрактальная размерность фрагмента полимерной цепи между точками ее фиксации (узлами химической сшивки, физическими зацеплениями, областями локального и дальнего структурного порядка и т.п.). (Как известно, Dц характеризует уровень кинетической подвижности фрагмента полимерной макромолекулы [13,19].)
Оценить величину С( можно согласно (4), а рассчитать значение Dц с помощью следующего выражения [13]

[image: image30.wmf]ц

D

пл

С

¥

=

j

2

,









(23)

где вместо (пл использована сумма (
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+(н+(мф). Приведенное значение относительной доли кластеров 
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 учитывает наличие кристаллических областей в полимерной матрице ПП и определяется следующим образом [13]
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где величины К и (кл рассчитаны согласно (12) и (13), соответственно.

Экспериментальные (р и рассчитанные теоретически 
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согласно (22) значения предельной деформации до разрушения приведены в Табл.1.

Таблица 1.

Предельные значения деформации до разрушения (р, 
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 и структурный параметр f для композитов ПП/ММТ.

	Нанокомпозит
	Содержание ММТ, масс. %
	(р, %
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р

e

, %
	f

	ПП/ММТ-1
	5
	8
	12
	0.64

	
	10
	4
	9
	0.65

	ПП/ММТ-2
	2.5
	11
	23
	0.61

	
	5
	14
	22
	0.65

	
	10
	9
	18
	0.63

	ПП/ММТ-3
	2.5
	10
	25
	0.61

	
	5
	8
	19
	0.61

	
	10
	6
	28
	0.62

	ПП/ММТ-4
	2.5
	345
	86
	2.80

	
	5
	33
	44
	0.75

	
	10
	23
	29
	0.70


Видно удовлетворительное соответствие значений, вычисленных теоретически и полученных экспериментально, хотя в большинстве случаев выполняется условие 
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>(р. Последнее, на наш взгляд, обусловлено двумя причинами. Во-первых, степенная зависимость в (22) дает достаточно высокую ошибку при расчетах. Во-вторых, теоретическая величина 
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 рассчитывается для идеального бездефектного композита, тогда как в реальных материалах всегда существуют дефекты, приводящие к снижению величины (р.
Анализ данных Табл.1 показывает, что для образца композита ПП/ММТ-4 с содержанием монтморилонита 2.5 масс.% ((р=345%, 
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=86%) наблюдается существенное расхождение между величинами (р и 
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. Для объяснения причин такого расхождения используем модель из работы [24] (уравнение (18)). В Табл.1 приведены значения f для нанокомпозитов ПП/ММТ, полученные согласно (18) с использованием экспериментально оцененных величин (р. Отметим, что условие f(2, свидетельствующее о наличии складок в макромолекуле, выполняется только для нанокомпозита ПП/ММТ-4 с содержанием ММТ 2.5 масс.% (Табл.1). В этом случае теоретическое значение (р (
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) можно оценить как
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Расчет согласно (25) дает величину 
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=327%, что хорошо согласуется с экспериментальным значением (р=345% для указанного композита. На рис.5,и 6 вертикальной штриховой линией отмечены критические значения Ен/Ем и ((н+(мф), соответствующие критерию f=2. Этот критерий демонстрирует, что при Ен/Ем(1.5 или ((н+(мф)(0.17 в композитах ПП/ММТ в процессе деформирования механизм распрямления фрагментов макромолекул ПП, находящихся в кристаллитах в виде сложенных цепей, подавлен, а при деформировании реализуется лишь вытяжка фрагментов макромолекулярных цепей в аморфных и межфазных областях (f<1). Последнее вызывает резкое снижение пластичности указанных материалов. Отметим, что аналогичный расчет, проведенный авторами для матричного ПП, дал следующие значения параметров: 
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=127%, f=8.7, 
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=1232%, что удовлетворительно согласуется с экспериментально полученной в [9] величиной (р=901%.
ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Результаты настоящей работы демонстрируют существенное влияние уровня межфазной адгезии (наноадгезии) на параметры усиления нанонаполненных органоглиной композитов. Увеличение адгезионного взаимодействия нанонаполнитель-полимерная матрица, характеризуемого структурным параметром b, вызывает значительное изменение кинетической гибкости полимерных макромолекулярных цепей в межфазном слое по сравнению с матрицей гомополимера. Для вычисления параметров усиления композитов авторами предложено модифицированное уравнение, учитывающее как молекулярно-кинетические характеристики полимерной матрицы, так и уровень межфазной адгезии (наноадгезии). Получено хорошее соответствие расчетных данных с известными экспериментальными результатами.

Использование кластерной модели структуры аморфного состояния полимеров в сочетании с фрактальным анализом и концепцией ангармонизма позволило корректно количественно описать механизм процесса текучести нанонаполненных композитов на основе термопластов, возникающий под действием приложенных нагрузок. Увеличение содержания органоглины вызывает изменение наноструктуры композита – от кристаллитов к кластерам и межфазным областям, что приводит к снижению величины предела текучести. Линейная зависимость между величиной предела текучести и модулем упругости для нанонаполненных композитов является следствием происходящих в них структурных изменений по мере вариации содержания органоглины.
Установлено, что рост значений механических параметров (эффект усиления) композитов при увеличении относительной доли нанонаполнителя связан с увеличением поверхности межфазных областей. Последнее приводит к снижению пластичности материала, характеризуемой предельной деформацией до разрушения. Проведенный фрактальный анализ показал, что подобное снижение вызвано уменьшением или подавлением гибкости кристаллических молекулярных последовательностей кристаллитов из сложенных цепей.
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