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Przedmowa 
 

Rozprawa doktorska pt. „Mikromechanizmy deformacji polimerów częściowo 

krystalicznych przy niewielkich odkształceniach” składa się z cyklu trzech oryginalnych publikacji. 

Autoreferat, który jest komentarzem do załączonych publikacji naukowych, rozpoczynają 

streszczenia w języku polskim i angielskim. W części wstępnej autoreferatu zwięźle omówiono 

podstawowe zagadnienia związane z podjętą tematyką badawczą oraz stan wiedzy w dziedzinie, 

której dotyczy niniejsza rozprawa. W części drugiej opisano metody badawcze wykorzystane 

podczas realizacji rozprawy oraz omówiono wyniki przeprowadzonych badań. Na trzecią, 

ostatnią część autoreferatu składają się kopie trzech publikacji w języku angielskim, a także 

oświadczenia współautorów informujące o ich wkładzie w realizowane badania.  

Cykl publikacji szczegółowo opisuje realizację zadań badawczych związanych z adaptacją 

spektroskopii czasów życia anihilujących pozytonów (PALS) w sposób umożliwiający analizę 

zmian strukturalnych polimerów częściowo krystalicznych indukowanych odkształcaniem,  

a następnie wykorzystanie techniki PALS m.in. w badaniach ewolucji rozkładu wielkości porów 

swobodnej objętości oraz inicjacji/intensywności zjawiska kawitacji podczas deformacji 

plastycznej polimerów o zróżnicowanych właściwościach i mikrostrukturze w szerokim zakresie 

temperatur oraz szybkości odkształcania. 

W zakres pracy doktorskiej wchodzą następujące publikacje naukowe: 

D1.  C. Makarewicz, M. Safandowska, R. Idczak, A. Różański, Positron Annihilation 

Lifetime Spectroscopic Analysis of Plastic Deformation of High-Density Polyethylene, 

Macromolecules 2021, 54, 20, 9649-9662. 
 

D2. C. Makarewicz, M. Safandowska, R. Idczak, A. Różański, Plastic Deformation  

of Polypropylene Studied by Positron Annihilation Lifetime Spectroscopy, 

Macromolecules 2022, 55, 22, 10062-10076. 
 

D3. C. Makarewicz, M. Safandowska, R. Idczak, S. Kołodziej, A. Różański, Strain Rate and 

Temperature Influence on Micromechanisms of Plastic Deformation of Polyethylenes 

Investigated by Positron Annihilation Lifetime Spectroscopy, Polymers 2024, 16 (3), 

420. 

Badania wykonano w ramach projektu pt. „Zrozumienie roli fazy amorficznej w wybranych 

właściwościach polimerów krystalizujących” finansowanego przez Narodowe Centrum Nauki  

na podstawie decyzji nr DEC- 2018/30/E/ST8/00364.  
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Streszczenie w języku polskim 
 

Unikatowe właściwości fizyczne i mechaniczne polimerów częściowo krystalicznych  

są pochodną ich równie unikatowej struktury. Podczas zestalania większości takich materiałów 

dochodzi bowiem do formowania kryształów lamelarnych, przedzielonych warstwami 

amorficznymi. Niejednorodność strukturalna fazy amorficznej oraz względnie niewielka liczba 

technik eksperymentalnych pozwalających na bezpośrednią analizę obszarów 

nieuporządkowanych istotnie ograniczają możliwości poznawcze dotyczące roli tego 

komponentu we właściwościach polimerów częściowo krystalicznych. Jednocześnie udział fazy 

amorficznej, wynoszący zazwyczaj od 10 do blisko 100% wag. sprawia, że wpływ tego 

komponentu na właściwości czy też proces odkształcania polimerów krystalizujących nie może 

być marginalizowany. Rozprawa doktorska podejmuje problematykę mikromechanizmów 

aktywowanych podczas deformacji plastycznej polimerów częściowo krystalicznych przy 

niewielkich odkształceniach, ze szczególnym uwzględnieniem zmian zachodzących w obszarze 

komponentu amorficznego.  

W niniejszej pracy, po raz pierwszy w analizie deformacji plastycznej polimerów częściowo 

krystalicznych wykorzystano spektroskopię czasów życia anihilujących pozytonów (PALS).  

W trakcie realizacji pracy przeprowadzono adaptację techniki PALS w sposób umożliwiający 

prowadzenie analiz zmian strukturalnych komponentu krystalicznego oraz amorficznego 

indukowanych odkształcaniem. Badania przebiegu deformacji plastycznej polietylenu wysokiej 

(HDPE) i niskiej (LDPE) gęstości oraz polipropylenu (PP), ze względu na relatywnie długi czas 

niezbędny do wykonania pojedynczego pomiaru PALS, przeprowadzono w sposób „pseudo  

in situ”, stosując uchwyty umożliwiające zachowanie stanu naprężenia w próbkach  

po deformacji. Warunki mocowania próbek w zaprojektowanych uchwytach zostały 

zoptymalizowane. Odpowiedź mechaniczną próbek polimerowych analizowano w zakresie 

lokalnych odkształceń (LS) 0-0.25 (HDPE/LDPE) oraz 0-0.20 (PP). Badania z wykorzystaniem 

techniki PALS oraz niskokątowej dyfrakcji rentgenowskiej (SAXS) dla próbek HDPE i PP pozwoliły 

wykazać, że początkowa ewolucja rozmiaru porów swobodnej objętości jest powodowana 

głównie zmianą grubości warstw amorficznych. Znormalizowane rozkłady wielkości porów 

swobodnej objętości dostarczyły dowodów, że w analizowanym zakresie LS średnia gęstość 

„upakowania” obszarów amorficznych ulega zwiększeniu. To z kolei oznaczało, że średnia 

wielkość porów zlokalizowanych w obszarach nieuporządkowanych (średni czas życia orto-

pozytu, τ3) w badanym zakresie LS ulega zmniejszeniu w porównaniu z próbką niedeformowaną, 

nawet po zainicjowaniu zjawiska kawitacji (proces powstawania nano-/mikrodziur w materiale). 

Efekt ten związany był z silnie anizotropowym, elipsoidalnym kształtem porów kawitacyjnych w 
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momencie ich inicjowania-poprzez komplementarne użycie techniki PALS i SAXS możliwe było 

wyznaczenie współczynnika kształtu porów kawitacyjnych dla wybranych wartości LS. 

Udowodniono również, że wzrost dyspersji czasu życia orto-pozytu (σ3) powodowany jest 

wyraźnym zmniejszeniem rozmiaru porów swobodnej objętości istniejących w materiale przed 

deformacją oraz formowaniem się porów kawitacyjnych. Na podstawie analizy parametrów 

widm anihilacyjnych powiązanych z fazą krystaliczną stwierdzono, że w badanym zakresie 

odkształceń średni czas życia pozytonów (τ2) nie ulegał mierzalnym zmianom, nawet po aktywacji 

mikromechanizmów deformacji plastycznej kryształów, a obniżenie dyspersji czasu życia 

pozytonów (σ2) związane było z „ujednoliceniem” struktury krystalitów na skutek względnego 

przemieszczenia się (poślizgów) fragmentów kryształów w obrębie poszczególnych lamel.  

Następnie, technikę PALS wykorzystano w badaniach dotyczących wpływu mikrostruktury 

PP na proces jego odkształcania. Wyniki pomiarów PALS i odkształcenia objętościowego 

dostarczyły dowodów, że w badanym zakresie LS spadek wartości τ3 przy jednoczesnym wzroście 

wartości odkształcenia objętościowego, spowodowany był zmianą kształtu porów swobodnej 

objętości fazy amorficznej z izotropowej (sferycznej) na anizotropową (elipsoidalną). 

Potwierdzono także, że parametr σ3 jest wartością niezwykle „czułą” na obecność/intensywność 

zjawiska kawitacji. W przypadku układu niekawitującego (polipropylen modyfikowany 

nonadekanem) nie odnotowano zmian w wartości σ3 na skutek procesu odkształcania, natomiast 

w przypadku materiałów kawitujących o zróżnicowanej historii termicznej/mikrostrukturze 

parametr σ3 dla próbek odkształconych odpowiednio wzrastał. 

Ostatni etap prac prowadzonych w ramach rozprawy doktorskiej dotyczył analizy ewolucji 

swobodnej objętości fazy amorficznej podczas plastycznej deformacji HDPE oraz LDPE w funkcji 

temperatury (-30-70°C) oraz szybkości odkształcenia (3.3x10-2-3.3x10-4s-1). W przypadku próbek 

niedeformowanych wykazano, że zarówno średnia wielkość, jak i rozkład wielkości porów 

swobodnej objętości w komponencie amorficznym LDPE są wyraźnie wyższe niż w HDPE,  

co wskazywało na istotną różnicę w gęstości upakowania molekularnego warstw 

międzylamelarnych. W przypadku HDPE stwierdzono, że wzrost szybkości odkształcania lub 

obniżenie temperatury przyczynia się do nasilenia zjawiska kawitacji przy jednoczesnym 

zmniejszeniu i zwiększeniu odpowiednio wartości parametrów τ3 i σ3. Wyniki te potwierdziły 

wcześniej przedstawioną koncepcję anizotropowego kształtu porów kawitacyjnych w momencie 

ich inicjowania/formowania. Zmniejszenie szybkości odkształcania lub podwyższenie 

temperatury podczas deformacji HDPE przyczyniało się natomiast do całkowitego stłumienia 

zjawiska kawitacji, czemu towarzyszyły odpowiednie zmiany parametrów wyznaczonych z widm 

anihilacyjnych. Na podstawie pomiarów odkształcenia objętościowego, SAXS i PALS wykazano,  
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że w przypadku LDPE warunki deformacji nie mają istotnego wpływu na zmiany strukturalne 

zachodzące w obszarach nieuporządkowanych. 

Streszczenie w języku angielskim 
 

The unique physical and mechanical properties of semicrystalline polymers are derived 

from their equally unique structure. Indeed, during the solidification of most such materials, 

lamellar crystals are formed, separated by amorphous layers. The structural heterogeneity of the 

amorphous phase and the relatively limited number of experimental techniques allowing for 

direct analysis of disordered regions significantly restrict the possibilities of learning about the 

role of this component in the properties of semicrystalline polymers. At the same time, the 

contribution of the amorphous phase, typically ranging from 10 to nearly 100 wt%, means that 

the influence of this component on the properties or the deformation process of crystallizable 

polymers cannot be marginalized. The dissertation discusses the issue of micromechanisms 

activated during the plastic deformation of semicrystalline polymers at small strains, with 

particular emphasis on changes occurring in the amorphous component region. 

In the present work, positron annihilation lifetime spectroscopy (PALS) was used for the 

first time in the plastic deformation analysis of semicrystalline polymers. During the course  

of the work, an adaptation of the PALS technique was carried out to enable the analysis of strain-

induced structural changes in in both crystalline and amorphous components. The study of the 

plastic deformation of high-density polyethylene (HDPE) and low-density polyethylene (LDPE), 

as well as polypropylene (PP), due to the relatively long time required for a single PALS 

measurement, was conducted in a "pseudo in situ" method using frames that allow the 

preservation of the stress state in the samples after deformation. Clamping conditions of the 

specimens in the designed frames were optimized. The mechanical response of the polymer 

samples was analyzed within the range of local strains (LS) of 0-0.25 (HDPE/LDPE) and 0-0.20 

(PP). Studies using PALS and small angle X-ray diffraction (SAXS) techniques for HDPE and  

PP samples showed that the initial evolution of free volume pore size is mainly caused by changes 

in the thickness of amorphous layers. The normalized free volume pore size distributions 

provided evidence that the average "packing" density of the amorphous regions increases in the 

analyzed LS range. This, in turn, meant that the average pore size located in disordered regions 

(average lifetime of the ortho-positronium, τ3) in the studied LS range is reduced compared  

to the non-deformed sample, even after the initiation of the cavitation phenomenon (the 

process of nano/micro-pore formation in the material). This effect was associated with the 

strongly anisotropic, ellipsoidal shape of cavitation pores at the time of their initiation-by the 
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complementary use of PALS and SAXS techniques, it was possible to determine the aspect ratio 

of cavitation pores for selected LS values. It was also shown that the increase in the ortho-

positronium lifetime dispersion (σ3) was caused by a significant reduction in the size of free 

volume pores existing in the material before deformation and the formation of cavitation pores. 

Based on the analysis of annihilation spectrum parameters related to the crystalline phase,  

it was found that in the investigated range of strains the average positron lifetime (τ2) did not 

undergo measurable changes, even after the activation of micromechanisms of plastic 

deformation of crystals, and the decrease in positron lifetime dispersion (σ2) was associated with 

the "homogenization" of the structure of crystallites due to the relative displacement ("slips")  

of crystal fragments within individual lamellae. 

Next, the PALS technique was employed to study the influence of PP microstructure on its 

deformation process. The results of PALS and volume strain measurements provided evidence 

that within the examined LS range, the decrease in τ3 values, coupled with an increase in value 

of volume strain, was caused by a change in the shape of the free volume pores in the amorphous 

phase from isotropic (spherical) to anisotropic (ellipsoidal). It was also confirmed that the  

σ3 parameter is an extremely "sensitive" to the presence/intensity of the cavitation 

phenomenon. In the case of a non-cavitating system (nonadecane-modified PP), there were  

no changes in σ3 values due to the deformation process, whereas for cavitating materials with 

different thermal history/microstructure, the σ3 parameter for deformed samples appropriately 

increased. 

The final stage of work carried out within the doctoral dissertation focused on analyzing 

the evolution of free volume of the amorphous phase during the plastic deformation process  

of HDPE and LDPE as a function of temperature (-30-70°C) and strain rate (3.3x10-2-3.3x10-4s-1). 

In the case of non-deformed samples, it was shown that both the average size and free volume 

pore size distribution in the amorphous component of LDPE were significantly higher than  

in HDPE, which indicated a significant difference in the molecular packing density of the 

interlamellar layers. In the case of HDPE, an increase in strain rate or a decrease in temperature 

was found to contribute to an increase in the cavitation phenomenon with a decrease and 

increase in the values of the parameters τ3 and σ3, respectively. These results confirmed the 

previously presented concept of the anisotropic shape of cavitation pores at the time of their 

initiation/formation. Reducing the strain rate or increasing the temperature during HDPE 

deformation, on the other hand, led to the complete suppression of cavitation phenomena, 

accompanied by corresponding changes in parameters determined from annihilation spectra. 

On the basis of measurements of volume strain, SAXS and PALS, it was shown that in the case  
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of LDPE, deformation conditions have no significant effect on structural changes occurring  

in disordered regions.  
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1. Wstęp 

 

1.1. Polimery częściowo krystaliczne i ich struktura 

 

Polimery częściowo krystaliczne są w istocie nanokompozytami, w których kryształy 

lamelarne o nanometrowej grubości przedzielone są obszarami nieuporządkowanymi - fazą 

amorficzną. Roczna produkcja polimerów częściowo krystalicznych systematycznie wzrasta  

i obecnie przekracza 350 milionów ton [1]. Ze względu na ich specyficzne właściwości fizyczne  

i mechaniczne, które wynikają z unikalnej struktury, polimery krystalizujące stanowią realną 

alternatywę względem takich materiałów jak stal, szkło czy drewno w wielu różnych gałęziach 

przemysłu [2]. Jednocześnie prace naukowe dotyczące polimerów częściowo krystalicznych 

dotychczas koncentrowały się na roli komponentu krystalicznego, tzn. stopnia krystaliczności, 

grubości i orientacji kryształów, we właściwościach fizycznych czy też odpowiedzi mechanicznej 

takich materiałów [3]. Przede wszystkim było to spowodowane dostępnością odpowiednich 

technik badawczych, które pozwalają zarówno na kompleksową analizę struktury kryształów, jak 

i na określenie zależności między ich budową a właściwościami makroskopowymi oraz 

odpowiedzią mechaniczną polimeru podczas jego odkształcenia.  

Główną przyczyną znacznego deficytu poznawczego dotyczącego roli fazy amorficznej  

we właściwościach polimerów częściowo krystalicznych jest jej nieregularna struktura, zarówno 

pod względem chemicznym jak i fizycznym [4], [5]. Lokalnie obszary nieuporządkowane 

charakteryzują się bowiem różną gęstością upakowania molekularnego, zróżnicowaną mikro-

konformacją makrocząsteczek czy też udziałem chemicznych defektów. W obszary między-

krystaliczne wypychane są zarówno końce łańcuchów jak i splątania. Strukturę obszarów nie-

krystalicznych tworzą również makrocząsteczki fizycznie niezwiązane z kryształami (Rys. 1). 

Substancje nie-polimerowe wprowadzane do materiału intencjonalnie w celu uzyskania 

odpowiednich efektów bądź właściwości (stabilizatory/modyfikatory przetwarzania oraz 

właściwości) czy też zlokalizowane tam na skutek niedoskonałości samego procesu polimeryzacji 

(oligomery) również wypychane są poza obszar rosnących kryształów do fazy amorficznej.  

W końcu integralnym elementem tego komponentu jest także swobodna objętość tworząca się 

wskutek bezładnego i niedoskonałego upakowania makrocząsteczek bądź ich fragmentów. 
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Rys. 1. Struktura polimerów częściowo krystalicznych [6], [7]. 

Analizę tak złożonego i niejednorodnego komponentu dodatkowo ogranicza niewielka 

dostępność technik eksperymentalnych, które pozwoliłyby na precyzyjne scharakteryzowanie 

zarówno struktury, jak i właściwości fazy amorficznej. Jednocześnie najnowsze doniesienia 

literaturowe wskazują, że rola fazy amorficznej, której udział w przypadku polimerów 

wykazujących zdolność do krystalizacji wynosi od 10 do blisko 100 % wag., w zależności  

od sposobu ich zestalania, nie powinna być marginalizowana [8], [9]. 

 

1.2. Deformacja plastyczna polimerów częściowo krystalicznych 

 

Właściwości mechaniczne materiałów polimerowych charakteryzuje się na podstawie 

wyników uzyskanych podczas ich odkształcania, najczęściej w trybie jednoosiowego rozciągania, 

rzadziej dwuosiowego rozciągania bądź ściskania. Wielkości fizyczne, które pozwalają na opis 

deformacji to naprężenie (), oznaczające siłę niezbędną do odkształcenia próbki o danym 

przekroju poprzecznym oraz odkształcenie (wydłużenie względne, ), które jest wielkością 

bezwymiarową określającą stosunek przyrostu długości próbki do jej długości początkowej [10].  

Odkształcanie polimerów częściowo krystalicznych, ze względu na ich wielopoziomową 

strukturę, jest procesem złożonym, opartym na kooperatywnej odpowiedzi mechanicznej 

komponentu amorficznego i krystalicznego. Poszczególne komponenty w różnym stopniu 

uczestniczą w kolejnych fazach deformacji, a na ich odpowiedź mechaniczną istotny wpływ mają 

m.in.: masa cząsteczkowa polimeru, stopień krystaliczności, orientacja struktury, szybkość 

odkształcania oraz temperatura deformacji [3], [11], [12].  

Początkowy zakres odkształcania polimerów częściowo krystalicznych zachodzi w sposób 

liniowy i odpowiada sprężystej deformacji materiału. Liniową zależność między naprężeniem  

i odkształceniem, przy odkształceniach nieprzekraczających granicy proporcjonalności określa 

prawo Hooke’a. Współczynnikiem proporcjonalności jest natomiast moduł sprężystości Younga – 
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jedna z podstawowych stałych materiałowych charakteryzujących właściwości mechaniczne 

polimerów. Warto podkreślić, że deformacja kryształów lamelarnych, w porównaniu  

do mechanizmów aktywowanych w obszarach amorficznych wymaga około 10-50 razy większych 

naprężeń aktywujących [11], [13], [14]. Dodatkowo, jak pokazują najnowsze doniesienia 

literaturowe moduł sprężystości fazy amorficznej polimerów częściowo krystalicznych (powyżej 

temperatury przejścia szklistego), jest o dwa rzędy wielkości niższy niż moduł sprężystości 

kryształów lamelarnych [7], [15]. Z uwagi zatem na znacznie niższą wartość naprężenia 

krytycznego wymaganego do aktywacji procesów deformacji czy też wyższą „podatność” 

mechaniczną komponentu amorficznego w porównaniu z fazą krystaliczną, początkowy etap 

odkształcania polimeru częściowo krystalicznego zachodzi głównie w obszarach 

międzylamelarnych [16]. Mierzalne odkształcenie składnika amorficznego pojawia się przed 

osiągnięciem makroskopowej granicy plastyczności, a zjawiska towarzyszące rozciąganiu przy 

małych odkształceniach po odjęciu siły rozciągającej są zwykle odwracalne. Składowa 

amorficzna, w zależności od orientacji lamel względem kierunku deformacji, odkształca się  

na skutek poślizgów międzylamelarnych, separacji lamel bądź rotacji stosów lamel [17], [18], 

[19]. W kolejnej fazie deformacja przestaje być całkowicie odwracalną i zaczynają aktywować się 

procesy deformacji plastycznej kryształów. Początkowo nieliczne, stają się masowe poza 

zakresem linowym, czego makroskopową manifestacją jest granica plastyczności.  

Powszechnie rozważane są dziś dwa mechanizmy odkształcania plastycznego polimerów 

częściowo krystalicznych. Pierwszy zakłada, że odkształcanie kryształów zachodzi w oparciu  

o mechanizmy krystalograficzne, głównie poślizgi krystalograficzne, przy czym pozostałe 

mikromechanizmy, takie jak zbliźniaczenia czy też transformacje martenzytyczne, również mogą 

być aktywne [20], [21], [22]. Rozróżnia się dwa rodzaje poślizgów krystalograficznych: gładkie 

oraz schodkowe, których źródłem są dyslokacje śrubowe obecne w kryształach [10]. Poślizgom 

gładkim towarzyszy przesunięcie dużej liczby sąsiednich płaszczyzn, wynikiem czego jest zmiana 

kąta między łańcuchem a normalną do płaszczyzny lameli, czemu dodatkowo towarzyszy rotacja 

i pocienianie lamel [10], [23], [24]. Poślizgi schodkowe polegają na znacznym przesunięciu 

jedynie niewielkiej liczby płaszczyzn, przyczyniając się do wyodrębniania z lameli bloków 

krystalicznych czego konsekwencją, przy większych odkształceniach, jest jej fragmentacja [17], 

[18], [25]. Z kolei, drugi mechanizm zakłada, że podczas deformacji polimerów częściowo 

krystalicznych zachodzi jednoczesny proces częściowego topnienia i rekrystalizacji lamel,  

co prowadzi do ich reorganizacji i powstania nowego szkieletu krystalicznego o orientacji 

krystalitów, a więc i makrocząsteczek w kierunku odkształcania  [17].  
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1.3. Zjawisko kawitacji. Charakterystyka i metody badawcze 

 

Jednym ze zjawisk towarzyszących jednoosiowemu rozciąganiu większości polimerów 

częściowo krystalicznych jest kawitacja, czyli proces powstawania nano-/mikrodziur i nieciągłości 

w materiale [9], [26]. Zjawisko to aktywowane jest w obszarze fazy amorficznej już przy 

względnie niewielkich odkształceniach, zwyczajowo w okolicy granicy plastyczności [16]. Jego 

makroskopowym objawem jest proces silnego bielenia materiału, gdy rozmiar porów 

kawitacyjnych jest porównywalny z długością fali światła widzialnego [13]. Zbielenie materiału 

towarzyszące kawitacji istotnie wpływa zarówno na właściwości, jak i na estetykę wyrobów 

gotowych z tworzyw polimerowych [16].  

Obecność/intensywność zjawiska kawitacji istotnie determinuje struktura komponentu 

krystalicznego (grubość kryształów, stopień krystaliczności, forma krystalograficzna), jak  

i amorficznego (gęstość splątań/molekuł łączących sąsiednie kryształy, rozmiar porów objętości 

swobodnej) oraz warunki przebiegu procesu deformacji [9].  

Zjawisko kawitacji jest procesem konkurencyjnym wobec deformacji plastycznej 

kryształów [27]. Gdy wytrzymałość mechaniczna kryształów jest większa niż odporność fazy 

amorficznej podczas procesu odkształcania zaobserwujemy odpowiedź mechaniczną 

komponentu nieuporządkowanego (zjawisko kawitacji) przed aktywacją mikromechanizmów 

deformacji plastycznej kryształów. Zatem odkształcaniu materiałów polimerowych o dużych, 

dobrze wykształconych kryształach, towarzyszy zjawisko powstawania porów kawitacyjnych.  

Z kolei, w materiałach o małych, silnie zdefektowanych kryształach, charakteryzujących się 

mniejszą odpornością mechaniczną dochodzi do deformacji komponentu krystalicznego zanim 

przekroczone zostanie naprężenia odpowiadające wytrzymałości fazy amorficznej (brak 

kawitacji) [16]. 

Struktura obszarów nieuporządkowanych również ma istotny wpływ na proces inicjowania 

oraz intensywność zjawiska kawitacji. Z doniesień literaturowych jasno wynika, że polimery  

o niższej masie cząsteczkowej lub ograniczonej gęstości splątań w obszarach międzylamelarnych 

wykazują większą skłonność do procesu formowania dziur podczas jednoosiowego odkształcania 

[28], [29]. W pracach [30], [31], [32] wykazano, że na proces inicjowania oraz intensywność 

zjawiska kawitacji w polimerach wpływać można poprzez modyfikację obszarów 

międzylamelarnych na poziomie swobodnej objętości. Autorzy wykazali, że usunięcie substancji 

nie-polimerowych (oligomerów, stabilizatorów), poprzez ekstrakcję z wykorzystaniem CO2  

w stanie nadkrytycznym, prowadzi do zwiększenia zarówno udziału, jak i rozmiaru porów 

swobodnej objętości w obszarach nieuporządkowanych a w konsekwencji skutkuje zwiększeniem 

intensywności kawitacji i jej aktywacji na wcześniejszych etapach deformacji. Z kolei, poprzez 
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wprowadzenie do fazy amorficznej odpowiedniego nie-polimerowego modyfikatora można 

całkowicie wyeliminować zjawisko powstawania nano-/mikrodziur. Wyniki te sugerują,  

iż inicjowanie kawitacji podczas deformacji polimerów częściowo krystalicznych, podobnie jak w 

przypadku cieczy o małych masach cząsteczkowych, może zachodzić na porach swobodnej 

objętości. Istotne zagadnienie, dotąd nierozstrzygnięte, dotyczy korelacji między początkowym 

rozmiarem porów swobodnej objętości fazy amorficznej a obecnością/intensywnością zjawiska 

kawitacji. Przy założeniu, że objętość swobodna obszarów nieuporządkowanych faktycznie 

wpływa na zjawisko kawitacji należałoby zainicjować systematyczne badania dotyczące ewolucji 

kształtu oraz rozmiaru porów swobodnej objętości fazy amorficznej podczas odkształcania 

polimerów kawitujących. 

Jak wiadomo, warunki eksperymentalne istotnie wpływają na inicjowanie/intensywności 

poszczególnych mikromechanizmów aktywowanych podczas odkształcania polimerów 

częściowo krystalicznych. Odkształcanie większości takich materiałów w podwyższonej 

temperaturze powoduje obniżenie wartości naprężenia rozciągającego oraz wzrost podatności 

na odkształcenie plastyczne [33]. Merah i współpracownicy w badaniach przebiegu plastycznej 

deformacji polietylenu wysokiej gęstości (HDPE) w zakresie temperatur od −10 °C do 70 °C 

jednoznacznie wykazali, że naprężenie na granicy plastyczności i moduł sprężystości maleją 

liniowo wraz ze wzrostem temperatury odkształcania [34]. Enikolopian i współpracownicy 

stwierdzili natomiast, że w przypadku polietylenu niskiej gęstości (LDPE) wzrost temperatury 

deformacji od 20 °C do 105 °C sprzyja zwiększeniu niejednorodności mikrostruktury, przede 

wszystkim ze względu na stopniowe niszczenie (topnienie) mniej uporządkowanych  

i niedoskonałych kryształów [33].  

Temperatura deformacji jest także jednym z czynników eksperymentalnych istotnie 

wpływającym na intensywność zjawiska kawitacji [35], [36]. Warto podkreślić, że zjawisko 

kawitacji obserwowane jest w polimerach częściowo krystalicznych jedynie podczas ich 

jednoosiowego rozciągania powyżej temperatury przejścia szklistego [9]. Xiong  

i współpracownicy szczegółowo przeanalizowali kolejność aktywowania poślizgów 

krystalograficznych, transformacji martenzytycznej oraz kawitacji podczas odkształcania 

polietylenów o zróżnicowanej architekturze makrocząsteczek oraz mikrostrukturze w funkcji 

temperatury deformacji. Autorzy zaobserwowali pojawienie się kawitacji przy wyższych 

wartościach odkształcenia wraz ze wzrostem temperatury deformacji [37].  

Czynnikiem istotnie wpływającym na przebieg procesu odkształcania polimerów 

częściowo krystalicznych jest również szybkość deformacji [9]. Zwiększenie szybkości 

jednoosiowego rozciągania prowadzi bowiem do nasilenia zjawiska kawitacji, zwiększenia 

wartości naprężenia na granicy plastyczności oraz sprzyja pękaniu próbki przy niższych 
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wartościach odkształcenia [38]. Dijkstra i współpracownicy zauważyli, że przy wysokich 

prędkościach deformacji kształt krzywej naprężenie inżynierskie – odkształcenie inżynierskie 

ulega znaczącej zmianie [20]. Po osiągnięciu maksymalnej wartości naprężenia obserwuje się 

bowiem gwałtowny jego spadek oraz zanik etapu plastycznego płynięcia. Ten efekt dobrze 

koreluje z pracami Cessna który wykazał, że zmiana charakteru krzywej mechanicznej wskutek 

wzrostu szybkości deformacji jest spowodowana stopniowym wzrostem odkształcenia 

objętościowego. Z kolei wzrost odkształcenia objętościowego stymulowany jest zazwyczaj 

zwiększeniem intensywności kawitacji [39]. Zmniejszenie prędkości odkształcania przyczynia się 

natomiast do zmniejszenia intensywności, bądź nawet całkowitego zaniku zjawiska kawitacji 

podczas procesu plastycznej deformacji polimeru typowo kawitującego [40].  

Techniką najczęściej stosowaną w badaniach zmian strukturalnych polimerów 

krystalizujących indukowanych odkształcaniem jest niskokątowe rozpraszanie promieniowania 

rentgenowskiego (SAXS). Pomiar SAXS pozwala na scharakteryzowanie wyjściowej 

mikrostruktury polimeru (długi okres, grubości warstw komponentu amorficznego  

i krystalicznego [41]), a także śledzenie ewolucji mikrostruktury matrycy polimerowej oraz 

nanodziur podczas odkształcania materiału kawitującego [29], [37]. Humbert i współpracownicy 

[29] w badaniach in situ deformacji plastycznej polietylenów wykazali, że metodą SAXS możliwe 

było zarejestrowanie porów kawitacyjnych o najmniejszym rozmiarze wynoszącym około 40 nm. 

Ze względu na to, że rozmiar ten przekraczał wartość długiego okresu (około 22 nm) autorzy 

postulowali, że procesu formowania nanodziur w materiale polimerowym zachodzi gwałtownie 

i do jego rejestracji nie można wykorzystać pomiarów SAXS. Należy podkreślić, że technika SAXS 

umożliwia analizę obiektów, o rozmiarach w zakresie od kilku do kilkudziesięciu nanometrów. 

Średni promień porów swobodnej objętości fazy amorficznej polimerów częściowo 

krystalicznych, mieszczący się zwykle w zakresie 0.1-0.5 nm [42], jest zatem poniżej zakresu 

detekcji metody SAXS.  

Spektroskopia czasów życia anihilujących pozytonów (PALS) jest techniką 

eksperymentalną umożliwiającą określenie wielkości oraz rozkładu wielkości wolnych przestrzeni 

w takich materiałach jak metale, ceramika czy układy polimerowe [43]. Defekty strukturalne, czy 

też objętość swobodna stanowią bowiem pułapkę dla pozytów (układ pozyton-elektron). 

Technika PALS pozwala na wyznaczenie rozkładu wielkości pustych przestrzeni, których rozmiar 

mieści się w zakresie od 0.25 do 16 nm [44]. Wydaje się zatem, iż metoda ta będzie stanowić 

doskonałe narzędzie badawcze, które pozwoli na rejestrację indukowanych odkształcaniem 

zmian strukturalnych komponentu zarówno krystalicznego, jak i amorficznego polimerów 

częściowo krystalicznych, ze szczególnym uwzględnieniem ewolucji swobodnej objętości fazy 

nieuporządkowanej oraz inicjowaniem zjawiska kawitacji. 
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2. Cel Pracy 

 

Polimery częściowo krystaliczne są przedmiotem licznych badań o charakterze 

poznawczym i aplikacyjnym. Jak przedstawiono powyżej, właściwości fizyczne i mechaniczne 

polimerów częściowo krystalicznych są pochodną ich unikatowej struktury. Podczas zestalania 

większości takich materiałów dochodzi bowiem do powstania kryształów lamelarnych 

przedzielonych obszarami nieuporządkowanymi. Komponent krystaliczny i jego wpływ na 

właściwości makroskopowe czy proces odkształcania polimerów częściowo krystalicznych zostały 

precyzyjnie opisane w literaturze. Rola fazy amorficznej była dotychczas marginalizowana, 

głównie ze względu na złożoną i niejednorodną strukturę tego komponentu. Z literatury 

wiadomo, że deformacja plastyczna fazy amorficznej wymaga bardzo małych naprężeń 

aktywujących i w porównaniu do mechanizmów aktywowanych w obszarach krystalicznych 

przebiega łatwo, już przy niewielkim odkształceniu i wyraźnie przed osiągnieciem 

makroskopowej granicy plastyczności. Deformacji większości polimerów częściowo 

krystalicznych towarzyszy zjawisko kawitacji, które aktywowane jest w obszarach fazy 

amorficznej. W literaturze niewiele jest jednak informacji na temat samego procesu inicjowania 

kawitacji i wpływu struktury fazy amorficznej na obecność/intensywność tego zjawiska. 

Podstawowym celem prezentowanej pracy było zaadoptowanie techniki PALS w sposób 

umożliwiający analizę zmian strukturalnych komponentu krystalicznego i amorficznego podczas 

deformacji plastycznej polimerów częściowo krystalicznych przy niewielkich odkształceniach,  

 ze szczególnym uwzględnieniem zmian zachodzących w obszarze fazy nieuporządkowanej. 

W ramach pracy zostały zrealizowane następujące zadania badawcze: 

1. Adaptacja spektroskopii czasów życia anihilujących pozytonów (PALS) w sposób 

umożliwiający analizę zmian strukturalnych komponentu krystalicznego i amorficznego 

podczas deformacji plastycznej polimerów częściowo krystalicznych. 

2. Wykorzystanie techniki PALS do określenia wpływu mikrostruktury komponentu 

amorficznego oraz krystalicznego na inicjowanie oraz intensywność zjawiska kawitacji. 

3. Zbadanie przebiegu ewolucji swobodnej objętości fazy amorficznej oraz procesu 

inicjowania kawitacji podczas odkształcania polimerów częściowo krystalicznych  

w zmiennych warunkach eksperymentalnych (wpływ temperatury oraz szybkości 

odkształcania). 
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3. Opis badań 

 

3.1. Część doświadczalna 

 

3.1.1. Materiały i przygotowanie próbek  
 

W badaniach, których wyniki przedstawiono poniżej, wykorzystano komercyjnie dostępne 

polimery częściowo krystaliczne, takie jak polietylen wysokiej i niskiej gęstości (HDPE, LDPE) oraz 

polipropylen (PP) produkcji Lyondell Basell o następujących nazwach handlowych: Hostalen 

GC7260, Lupolen 1840D, Moplen 456H. Próbki do badań z HDPE, LDPE i PP, w postaci folii  

o grubości 1 mm przygotowano metodą prasowania w prasie hydraulicznej w temperaturze 180 

°C (PE) i 190 °C (PP) przez 5 minut, przy maksymalnym ciśnieniu 50 MPa, a następnie chłodzono 

do temperatury pokojowej pomiędzy metalowymi blokami. Ponadto, w celu otrzymania próbek 

różniących się mikrostrukturą, folie otrzymane z PP poddano procesowi wygrzewania (między 

płytami grzejnymi w temperaturze 120 °C w czasie 2h (PPa)), krystalizacji izotermicznej  

(w temperaturze 135 °C w czasie 2h (PPic)) bądź modyfikacji (spęcznienie fazy amorficznej 

nonadekanem poprzez zanurzenie w kąpieli zawierającej modyfikator w temperaturze 70 °C 

przez okres 7 dni (PPnon)). W Tabeli 1 przedstawiono wybrane parametry strukturalne 

analizowanych w pracy materiałów polimerowych. 

 

Tabela 1. Parametry strukturalne badanych próbek polimerowych. 

 

Próbka Masowy 
stopień 

krystaliczności* 

Objętościowy 
stopień 

krystaliczności** 

Temperatura 
topnienia 

[C]* 

Długi 
okres 
[nm]# 

Grubość 
warstwy 

krystalicznej 
[nm]## 

Grubość 
warstwy 

amorficznej 
[nm]## 

PP 0.55 0.52 163.3 14.8 7.7 7.1 

PPa 0.61 0.59 163.8 17.2 10.1 7.1 

PPic 0.63 0.61 165.9 20.1 12.4 7.7 

PPnon 0.60 0.58 161.8 16.6 nd. nd. 

HDPE 0.68 0.64 132.4 20.9 13.4 7.5 

LDPE 0.39 0.35 109.9 12.1 4.2 7.9 

* z pomiaru DSC, ** z masowego stopnia krystaliczności po uwzględnieniu gęstości komponentu 
krystalicznego i amorficznego (HDPE, LDPE: dc=1.003 g/cm³, da=0.850 g/cm³[45]; PP: dc=0.946 
g/cm³, da=0.855 g/cm³ [46]), # z pomiaru SAXS, ## z wartości długiego okresu i objętościowego 
stopnia krystaliczności 
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3.1.2. Metodyka badań 
 

Skaningowa kalorymetria różnicowa (DSC) 

Badania metodą DSC wykonywano przy użyciu aparatu TA Instruments DSC Q20 (New 

Castle, USA). Termogramy rejestrowano podczas ogrzewania w atmosferze azotu ze stałą 

szybkością, która wynosiła 10 °C/min. Masowy stopień krystaliczności wyznaczono w oparciu  

o entalpie topnienia, zgodnie ze wzorem: 

𝑋𝑐 =
∆𝐻𝑀

∆𝐻𝑀
0  (1) 

gdzie ΔHM to entalpia topnienia próbki badanej, a ΔH0
M to entalpia topnienia próbki całkowicie 

krystalicznej, która w przypadku PP wynosi 170 J/g [47] oraz 293 J/g dla HDPE i LDPE [48]. 

 

Badanie właściwości mechanicznych 

Statyczne badania mechaniczne wykonano przy użyciu maszyny wytrzymałościowej 

Instron 5582 dla próbek w kształcie wioseł wyciętych z folii zgodnie z normą ISO 527-2 [49].  

W zależności od analizowanego materiału polimerowego deformację plastyczną prowadzono 

przy szybkościach deformacji: 3.3x10-4 s-1, 3.3x10-3 s-1, 3.3x10-2 s-1 oraz w temperaturach: -30 °C, 

20 °C i 70 °C. Szczegóły dotyczące warunków prowadzenia jednoosiowego rozciągania zostały 

przedstawione w publikacjach stanowiących podstawę niniejszej rozprawy doktorskiej.  

Lokalne odkształcenie (LS) próbki po deformacji określono na podstawie zmiany odległości 

między znacznikami naniesionymi na jej powierzchnię zgodnie ze wzorem: 

𝐿𝑆 =
𝑙1 − 𝑙0

𝑙0
 (2) 

gdzie l0 to odległość między znacznikami dla nieodkształconego materiału, a l1 to odległość 

między znacznikami dla zdeformowanej próbki. 

Odkształcenie objętościowe (VS) wyznaczono natomiast ze zmiany objętości między wybranymi 

znacznikami stosując poniższe równanie: 

𝑉𝑆 =
𝑉𝑛 − 𝑉0

𝑉0
 (3) 

gdzie Vn to objętość między znacznikami dla zdeformowanej próbki, a V0 to objętość między 

znacznikami dla nieodkształconego materiału.  

 

Niskokątowe rozpraszanie promieniowania rentgenowskiego (SAXS) 

Metodę niskokątowego rozpraszania promieniowania rentgenowskiego przy użyciu 

kamery próżniowej typu Kiessiga (odległość między próbką i detektorem: 1.2 m, źródło 

promieniowania: CuKα) zastosowano do scharakteryzowanie wyjściowej mikrostruktury oraz 

analizy zmian strukturalnych zachodzących w materiałach podczas ich odkształcania, w tym do 
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obserwacji zjawiska kawitacji. Generator wysokiego napięcia GeniX Cu-LD Xenocs (Grenoble, 

Francja) pracował przy napięciu i natężeniu prądu odpowiednio 50 kV i 1 mA. Dwuwymiarowe 

obrazy rozproszeniowe zarejestrowano za pomocą detektora Pilatus 100K Dectris (Baden, 

Szwajcaria) o rozdzielczości 172x172 μm. W analizie struktury lamelarnej wykorzystano korekcję 

Lorentza, prawo Bragga oraz funkcję korelacji [8]. Dla wybranych próbek polietylenu wyznaczono 

również promień żyracji (Rg) porów kawitacyjnych zgodnie z metodologią zaproponowaną przez 

Yamashitę i Nabeshimę [50]. Dodatkowo proces plastycznej deformacji próbek HDPE i PP 

przeanalizowano in situ podczas jednoosiowego rozciągania z wykorzystaniem 

synchrotronowego promieniowania rentgenowskiego w Hasylab (Hamburg, Niemcy) [30]. 

 

Szerokokątowe rozpraszanie promieniowania rentgenowskiego (WAXS) 

Rozmiar krystalitów, fragmentu kryształu lamelarnego o niezaburzonej strukturze 

krystalograficznej, na różnych etapach deformacji próbek HDPE i PP wyznaczono w oparciu  

o pomiary szerokokątowego rozpraszania promieniowania rentgenowskiego. Badania metodą 

WAXS przeprowadzono przy wykorzystaniu synchrotronowego promieniowania 

rentgenowskiego (linia PETRA III) w Hasylab (Hamburg, Niemcy), a do rejestracji 

dwuwymiarowych obrazów zastosowano detektor Pilatus 300K Dectris (Baden, Szwajcaria). 

Zarejestrowane dyfraktogramy WAXS analizowano przy użyciu oprogramowania WAXSfit [51], 

dokonując rozkładu (dekonwolucji) profili dyfrakcyjnych na sygnały pochodzące od komponentu 

amorficznego oraz poszczególnych płaszczyzn krystalograficznych. 

Średni rozmiar krystalitu (Lhkl) w kierunku normalnym do populacji płaszczyzn krystalograficznych 

(110), (200) (dla HDPE) oraz (110), (040), (130) (dla PP) wyznaczono za pomocą równania 

Scherrera: 

𝐿ℎ𝑘𝑙 =
0.9𝜆

𝛽𝑐𝑜𝑠𝜃
 (4) 

gdzie λ to długość fali promieniowania rentgenowskiego, β to szerokość połówkowa piku 

dyfrakcyjnego dla płaszczyzn (hkl), θ to wartość kąta dyfrakcji [30]. 

Odległość między sąsiednimi płaszczyznami (d) w próbkach PP dla populacji płaszczyzn 

krystalograficznych (110), (040), (130) oraz (-113) wyznaczono w oparciu o prawo Bragga, 

zgodnie z poniższym równaniem: 

𝑑 =
𝑛𝜆

2𝑠𝑖𝑛𝜃
 (5) 

gdzie d to odległość międzypłaszczyznowa, n to rząd ugięcia,  to długość fali promieniowania 

rentgenowskiego,  to wartość kąta dyfrakcji. Odpowiednie parametry wyznaczono z profili 

dyfrakcyjnych po ich wcześniejszej dekonwolucji z wykorzystaniem oprogramowania WAXSfit   

[51]. 
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Transmisyjna mikroskopia elektronowa (TEM) 

Strukturę lamelarną analizowano za pomocą transmisyjnego mikroskopu elektronowego 

Talos F200X, pracującego przy napięciu przyspieszającym 200 kV. Próbki do badania techniką 

TEM w postaci ultracienkich ścinków o grubości 60 nm przygotowano przy wykorzystaniu 

ultramikrotomu zamrożeniowego PowerTomePC (Boeckeler, USA) wyposażonego w nóż 

diamentowy 35° (Diatome, Szwajcaria). Dodatkowo próbki polietylenowe poddane zostały 

procesowi kontrastowania (RuO4, t=24h, T=20°C) [52]. 

 

Spektroskopia czasów życia anihilujących pozytonów (PALS) 

Pomiar spektroskopii czasów życia anihilujących pozytonów prowadzono w temperaturze 

pokojowej (20 °C) przy użyciu spektrometru ORTEC o rozdzielczości 300 ps. Podczas badania 

pozytony emitowane ze źródła promieniotwórczego w postaci dysku o średnicy około 3 mm 

uformowanego z izotopu sodu 22Na umieszczonego pomiędzy folią kaptonową penetrują dwie 

otaczające źródło promieniotwórcze próbki polimeru i anihilują po procesie termalizacji. Czas 

pojedynczego pomiaru był ściśle skorelowany z całkowitą liczbą zliczeń składających się  

na widmo (minimum 2x106 zliczeń) i wynosił około 48h. Dane zebrane podczas pomiarów PALS 

analizowano z wykorzystaniem oprogramowania LT-9.0. Do analizy danych obliczeniowych 

wykorzystano zależność: 

𝑁(𝑥) = ∫ 𝑃(𝑥 − 𝑡) ∑ 𝐼𝑖𝐹𝑖(𝑡)𝑑𝑡 (6)
∞

0

 

w której P to funkcja rozdzielczości, Ii jest względną intensywność i-tego składnika widma,  

a F może stanowić element dyskretny lub ciągły. W przypadku sygnału dyskretnego wartość  

F wyliczono zgodnie ze wzorem: 

𝐹 =
1

𝜏
exp (−

𝑡

𝜏
) = 𝜆 exp(−𝜆𝑡) (7) 

gdzie τ stanowi czas życia pozytonu, natomiast λ wyraża szybkość anihilacji pozytonów. Sygnał 

ciągły jest złożony z sumy ciągów z rozkładem logarytmicznym normalnym krzywych Ln(λ) 

(rozkład Gaussa czasów życia w skali logarytmicznej – równanie 8). 

𝐹(𝑡) =  ∫ 𝐿𝑛(𝜆)𝑑𝜆(−𝜆𝑡)𝑑𝜆 =
1

𝜆𝜎0√2𝜋
∫ 𝑒𝑥𝑝 [−

𝑙𝑛2(𝜆𝜏0)

2𝜎0
2 ] 𝜆 exp(−𝜆𝑡) 𝑑𝜆 (8)

∞

0

∞

0

 

w którym τ0 stanowi środek rozkładu wartości τ, a σ0 jest zmienną rozkładu. Logarytmiczny 

rozkład Gaussa nie jest symetryczny, zatem czas życia można obliczyć z zależności: 

𝜏 = 𝜏0 exp (
𝜎0

2

2
) (9) 
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Z kolei dyspersję czasu życia (odchylenie standardowe rozkładu) wyznaczono za pomocą 

równania: 

𝜎 = 𝜏√exp(𝜎0
2 − 1)  (10) 

Widma PALS opisano trzema składowymi τ1, τ2 i τ3, trzema odpowiadającymi  

im intensywnościami I1, I2 i I3, a także trzema dyspersjami σ1, σ2 i σ3. Składnik τ1 opisuje najkrótszy 

czas życia i jest w przybliżeniu równy czasowi anihilacji para-pozytu (p-Ps), który wynosi 0.125 

ns; τ2 odpowiada anihilacji wolnych pozytonów, natomiast τ3 odpowiada anihilacji pick-off, która 

ma miejsce, gdy orto-pozyt (o-Ps) jest uwięziony w defektach/wolnych przestrzeniach 

zlokalizowanych w obszarach amorficznych polimerów częściowo krystalicznych. 

Do wyznaczenia średniego promienia porów swobodnej objętości zastosowano model 

zaproponowany przez Tao [43] i zmodyfikowany przez Eldrupa [53]. Zakłada on, że obszar 

swobodnej objętości o promieniu R stanowi dla o-Ps sferyczną pułapkę. Jej ściany stanowi 

natomiast warstwa elektronowa o grubości ΔR i stałej gęstości ładunku elektronowego. Proces 

anihilacji pick-off zachodzi poprzez oddziaływanie o-Ps z elektronami wchodzącymi w skład tej 

warstwy. Spinowo-uśredniona stała zaniku pozytu w interakcji z warstwą elektronową wynosi  

2 ns-1, z kolei dobrana w sposób empiryczny wartość grubości warstwy ΔR wynosi 0.166 nm. 

Półempiryczna zależność otrzymana przy wykorzystaniu tego modelu umożliwia powiązanie 

czasu życia o-Ps i rozmiaru średniej sferycznej objętości swobodnej w materiale penetrowanym 

przez pozyt. Matematyczną interpretację tej zależności odzwierciedla równanie 11, na podstawie 

którego obliczyć można promień poru swobodnej objętości. 

𝜏3 = 0.5 [1 −
𝑅

𝑅 + 𝛥𝑅
+

1

2𝜋
sin (

2𝜋𝑅

𝑅 + 𝛥𝑅
)]

−1

 (11) 

Z kolei, równanie 12 pozwala na wyznaczenie rozkładów rozmiarów porów swobodnej objętości 

w badanych próbkach. 

𝑦(𝑉) =  
−𝐿𝑛(𝜆3)

𝑑𝜆3
𝑑𝑅

4𝜋𝑅2
 (12) 

W równaniu tym wartość −𝐿𝑛(𝜆3) wyznaczono z parametrów τ3 oraz σ3 uzyskanych w oparciu  

o analizę widm anihiliacyjnych. Rozkłady 𝑦(𝑉) zostały unormowane do tej samej powierzchni 

pod krzywą. 
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3.2. Wyniki badań i ich omówienie 
 

3.2.1. Adaptacja i wykorzystanie spektroskopii czasów życia anihilujących pozytonów 

(PALS) do śledzenia procesu deformacji plastycznej polimerów częściowo 

krystalicznych na przykładzie polietylenu wysokiej gęstości 
 

Zaadoptowano spektroskopię PAL do badania zmian strukturalnych zachodzących  

w obszarze komponentu krystalicznego i amorficznego, w tym inicjacji zjawiska kawitacji 

(powstawanie nano-/mikrodziur oraz nieciągłości w materiale) podczas odkształcania polimerów 

częściowo krystalicznych. Następnie, technikę PALS wykorzystano do analizy procesu deformacji 

plastycznej polietylenu wysokiej gęstości (HDPE) podczas jednoosiowego rozciągania. 

Przeprowadzone badania i uzyskane wyniki zostały opisane w pracy D1. 

Czas potrzebny do wykonania pojedynczego pomiaru PALS wynoszący ok. 48h oraz 

konieczność użycia dwóch identycznych próbek podczas standardowego eksperymentu 

powodowały, że zastosowanie spektroskopii czasów życia anihilujących pozytonów do analizy 

procesu deformacji materiałów polimerowych, in situ, podczas odkształcania nie było możliwe. 

W związku z powyższym, przeprowadzona została odpowiednia adaptacja techniki PALS. 

Zaprojektowano i wykonano specjalne uchwyty umożliwiające rejestrację danych 

eksperymentalnych PALS przy zachowaniu w analizowanym materiale polimerowym stanu 

naprężenia/odkształcenia wymuszonego deformacją (Rys. 2a). Dwie próbki zdeformowane do tej 

samej wartości lokalnego odkształcenia (LS) oraz źródło radioaktywne zlokalizowane pomiędzy 

nimi tworzyły układ pozwalający na przeprowadzenie odpowiedniego pomiaru PALS (Rys. 2). Aby 

zminimalizować procesy relaksacji próbek odkształconych zamontowanych w uchwytach, dla 

każdego analizowanego polimeru przeprowadzono optymalizację siły docisku elementów 

mocujących próbki. W przypadku polimeru kawitującego, takiego jak HDPE, próbki rozciągano 

do LS wynoszącego 0.25, co skutkowało wytworzeniem w materiale porów kawitacyjnych, 

możliwych do obserwacji za pomocą techniki SAXS. Następnie, w oparciu o analizę porównawczą 

obrazów SAXS zarejestrowanych in situ (podczas rozciągania próbki) i pseudo in situ (dla próbki 

zamontowanej w zaprojektowanych uchwytach) przy identycznych wartościach lokalnego 

odkształcenia wytypowano optymalną siłę docisku, przy której procesy relaksacji zachodzące  

w obrębie mikrostruktury polimeru nie były obserwowane (intensywność rozpraszania na porach 

kawitacyjny nie malała). Wartość zoptymalizowanej siły docisku dla HDPE wynosiła 5.6 in.lb (Rys. 

2c, d) [D1].  
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Rys. 2. (a) Wizualizacja 3D uchwytów do montażu odkształconych próbek; (b) lokalizacja 

próbek/uchwytów względem detektorów PALS; (c) i (d) obrazy rozproszeniowe SAXS 

odkształconych próbek HDPE (LS=0.25) zarejestrowane odpowiednio dla próbek zamocowanych 

w uchwytach z różną siłą docisku oraz in situ (podczas odkształcania). Kierunek deformacji: 

wertykalny [D1].  

 

Znaczenie zastosowanego sposobu montażu próbek w badaniach zmian strukturalnych 

fazy amorficznej i krystalicznej polimerów częściowo krystalicznych z wykorzystaniem techniki 

PALS potwierdziły wyniki badań rentgenowskich przeprowadzone w funkcji czasu. Udowodniono, 

że w próbkach, które zamontowano w uchwytach powodowany odkształcaniem stan 

naprężenia/odkształcenia utrzymuje się przez co najmniej 312h. Natomiast po wyjęciu próbek  

z uchwytów zaobserwowano zmiany rejestrowanych obrazów rozproszeniowych wyraźnie 

świadczące o procesach relaksacji zachodzących w polimerze. 

Badania przebiegu procesu jednoosiowego rozciągania HDPE z szybkością 3.3x10-3s-1  

 (T=20 °C), z wykorzystaniem techniki PALS przeprowadzono w zakresie lokalnych odkształceń 
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LS=0-0.25. Parametry strukturalne HDPE przed deformacją, wyznaczone metodami DSC i SAXS, 

zawarto w Tabeli 1 (Rozdział 3.1.2.).  

 

 

Rys. 3. Krzywa odkształcenie inżynierskie - naprężenie inżynierskie dla HDPE wraz z obrazami 

rozproszeniowymi SAXS dla poszczególnych wartości odkształcenia lokalnego [D1]. 

 

Na podstawie krzywej odkształcenie inżynierskie - naprężenie inżynierskie oraz obrazów 

rozproszeniowych SAXS zaprezentowanych na Rys. 3 stwierdzono, że granica plastyczności HDPE 

obserwowana jest przy odkształceniu inżynierskim 20%, tj. przy odkształceniu lokalnym  

w zakresie 0.12-0.15. Procesowi plastycznej deformacji towarzyszyła wyraźna zmiana kształtu 

sygnału pochodzącego od struktury lamelarnej polietylenu. Sygnał pochodzący od porów 

kawitacyjnych w postaci asymetrycznego rozpraszania na obrazach SAXS również pojawiał się 

przy LS=0.12–0.15. Wraz ze wzrostem wartości LS intensywność rozpraszania ulega zwiększeniu, 

przy czym elipsoidalne pory kawitacyjne pozostawały zorientowane ich długą osią prostopadle 

do kierunku deformacji (wzdłuż warstw amorficznych pomiędzy lamelami zorientowanymi 

prostopadle do kierunku deformacji). Analiza PALS przeprowadzona dla próbek 

zdeformowanych, których obrazy rozproszeniowe SAXS przedstawiono na Rys. 3 wykazała, że  

w badanym zakresie LS wartości średniego czasu życia orto-pozytu (τ3) utrzymywała się poniżej 

wartości τ3 zarejestrowanej dla nieodkształconej próbki (Rys. 4). Oznaczało to, że średnia 

wielkość porów swobodnej objętości fazy amorficznej w zdeformowanych próbkach była 

mniejsza niż w próbce wyjściowej. Efekt ten początkowo zaskakujący, szczególnie w przypadku 

próbek odkształconych do LS 0.12–0.15 i wyższych, w przypadku których zjawisko kawitacji było 
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wyraźnie obserwowane, powiązany został ze specyfiką techniki PALS. Parametr τ3 określa 

bowiem uśrednioną wartość definiującą swobodną objętość w warstwach nieuporządkowanych 

w całej próbce, niezależnie od lokalnej, indukowanej odkształcaniem, ewolucji mikrostruktury 

polimeru. Z kolei na odpowiedź mechaniczną obszarów amorficznych istotnie wpływa ułożenie 

(orientacja) sąsiadujących kryształów lamelarnych względem kierunku odkształcenia. 

 

 

Rys. 4. Średni czas życia orto-pozytu (τ3, a) i jego dyspersja (σ3, b) dla HDPE w funkcji lokalnego 

odkształcenia. Linia przerywana przedstawia wartość odpowiedniego parametru dla próbki 

niezdeformowanej [D1]. 

 

Analiza wartości długiego okresu (LP, określanego jako średnia grubość warstwy 

krystalicznej i amorficznej) przeprowadzona w oparciu o obrazy rozproszeniowe SAXS i podejście 

Lorentza potwierdziła powyższe stwierdzenie. Badania wykazały, że długi okres nieodkształconej 

próbki HDPE wynosił około 22.4 nm. Tymczasem w przypadku obszarów, w których lamele były 

zorientowane prostopadle (90°) lub równolegle (0°) do kierunku odkształcenia wartość LP 

ulegała odpowiednio zwiększeniu (~24 nm) lub zmniejszeniu (~21 nm) wraz ze wzrostem 

lokalnego odkształcenia. Wartość LP nie ulegała natomiast mierzalnej zmianie wyłącznie  

w obszarach, w których lamele ułożone były diagonalnie (45°) co powodowane było aktywacją 

poślizgów międzylamelarnych. Zmianom obserwowanym w LP towarzyszyła odpowiednia 

ewolucja wielkości porów swobodnej objętości w komponencie amorficznym. Analiza danych 

PALS pokazała ponadto, że wraz ze wzrostem lokalnego odkształcenia wyraźnie zwiększa się 

dyspersja czasu życia orto-pozytu (σ3). Należy zauważyć, że wyraźny wzrost wartości tego 

parametru nastąpił dopiero po zainicjowaniu zjawiska kawitacji.  
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Rys. 5. Znormalizowane rozkłady wielkości porów swobodnej objętości próbek HDPE (a), 

znormalizowane rozkłady wielkości porów swobodnej objętości odkształconych próbek HDPE  

po odjęciu rozkładu dla próbki nieodkształconej (b) [D1]. 

 

Zmiany średniego czasu życia orto-pozytu (3) i jego dyspersji (σ3) są bezpośrednio 

skorelowane ze zmianami wielkości porów swobodnej objętości komponentu amorficznego.  

Na Rys. 5a zamieszczono znormalizowane rozkłady wielkości porów swobodnej objętości 

polietylenu oraz próbek odkształconych do wybranych wartości LS. Ponadto na Rys. 5b 

zamieszczono znormalizowane rozkłady wielkości porów swobodnej objętości odkształconych 

próbek HDPE po odjęciu rozkładu dla próbki przed deformacją. Analiza zaprezentowanych 

danych jednoznacznie wskazuje na przesuwanie się maksimów rozkładów w kierunku niższych 

wartości wraz ze wzrostem wartości LS oraz formowanie frakcji porów o większych rozmiarach 

(przy LS 0.15 i wyższych). Z Rys. 5b wynika ponadto, że względny udział porów swobodnej 

objętości o mniejszych rozmiarach był istotnie większy, co wyraźnie wskazuje, że średnia gęstość 

„upakowania” molekularnego obszarów amorficznych w analizowanym zakresie odkształceń 

lokalnych, ulegała zwiększeniu. Jedynie w przypadku obszarów amorficznych zlokalizowanych 

pomiędzy lamelami zorientowanymi prostopadle do kierunku rozciągania, proces deformacji 

prowadził do zwiększenia średnicy porów swobodnej objętości na skutek zwiększenia odległości 

międzylamelarnych oraz obecności zjawiska kawitacji.  

Stwierdzono, że podczas odkształcania polietylenu, na początkowych etapach jego 

deformacji, tj. do LS wynoszącego 0.04, zmiana wartości LP powodowana jest wyłącznie zmianą 

grubości warstw amorficznych. W przypadku większych odkształceń wzrostowi lub spadkowi 

wartości długiego okresu dla lameli zorientowanych odpowiednio prostopadle lub równolegle 

do kierunku odkształcenia towarzyszy podobny trend zmian w grubości warstw amorficznych  

i krystalicznych. Otrzymane wyniki wskazują, że do LS wynoszącego 0.04 deformacja zachodzi 
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głównie w obszarach nieuporządkowanych, natomiast powyżej tej wartości zarówno składowa 

amorficzna, jak i krystaliczna aktywnie uczestniczą w procesie odkształcania. 

Na przykładzie próbki odkształconej do LS=0.15 i przeprowadzonej analizy profili 

rozproszeniowych SAXS z zastosowaniem funkcji korelacji wykazano, że zmianie wartości 

długiego okresu, względem próbki nieodkształconej dla populacji lamel zorientowanych 

prostopadle do kierunku deformacji towarzyszy wzrost grubości warstw amorficznych (ta) o 0.9 

nm (z 5.2 nm na 6.1 nm). Zwiększenie grubości ta spowodowało w tych warstwach zwiększenie 

średniej objętości porów swobodnej objętości z 0.116 nm3 na 0.339 nm3 (linia przerywana,  

Rys. 5c). Z kolei zmniejszenie ta z 5.3 nm na 5.0 nm w przypadku populacji lamel zorientowanych 

równolegle do kierunku odkształcenia, skutkowało obniżeniem średniej objętości porów  

do 0.0425 nm3 (linia przerywana, Rys. 5b). Wyniki SAXS i PALS wskazały, że ewolucja rozmiaru 

porów swobodnej objętości indukowana deformacją ma charakter stopniowy, proporcjonalny  

do obserwowanych zmian grubości warstw amorficznych. Jednocześnie, na podstawie pomiarów 

PALS (Rys. 5c) pokazano, że przy lokalnym odkształceniu LS=0.15 nowa frakcja porów  

o największych rozmiarach ma średni promień ~0.41 nm (~0.30 nm3). Pojawienie się frakcji 

porów o większej objętości miało miejsce dokładnie w momencie inicjacji zjawiska kawitacji 

(analiza obrazów rozproszeniowych SAXS, Rys. 3), zatem stwierdzono, że wyznaczony promień 

porów może odpowiadać co najmniej jednemu z wymiarów wyraźnie asymetrycznych porów 

kawitacyjnych.  

Ocena rozmiaru kawitacji dla próbki odkształconej do LS=0.15 (Rys. 6a) poprzez 

wyznaczenie z badań rentgenowskich ich promienia żyracji (Rg) wykazała obecność pięciu 

populacji dziur o promieniach: 9.1, 11.3, 14.5, 18.0 i 19.1 nm. Najliczniejszą populację stanowiły 

kawitacje o Rg=9.1 nm, a średni promień żyracji wynosił około 11.9 nm. Analiza porównawcza 

obrazów SAXS (Rys. 6a) zebranych w kierunku normalnym do powierzchni próbki (DD-TD)  

i w kierunku poprzecznym (DD-ND) pokazała, że kawitacje mają elipsoidalny kształt, przy czym 

rozmiar dziur wzdłuż osi a i b jest porównywalny (Rys. 6b). Zakładając, że rozmiar kawitacji wzdłuż 

krótkiej osi (oś c) nie może być większy od grubości warstw amorficznych, to w przypadku próbki 

odkształconej do LS=0.15, dla której grubość obszarów amorficznych pomiędzy lamelami 

zorientowanymi prostopadle do kierunku deformacji wynosiła 6.1 nm, promień kawitacji wzdłuż 

niniejszej osi c nie powinien przekroczyć wartości ≈3 nm. Wartość ta znajdowała się w zakresie 

detekcji metody PALS. Przyjęto zatem, że promień porów o największych rozmiarach (≈0,41 nm, 

Rys. 5c) odpowiada de facto promieniowi kawitacji wzdłuż ich najkrótszej osi (oś c, Rys. 6b).  
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Rys. 6. Obrazy rozproszeniowe SAXS zarejestrowane próbek HDPE odkształconych do LS=0.15 

oraz LS=0.25 (a). Schemat poru kawitacyjnego (b) [D1]. 

 

Na podstawie zależności 𝑎 = 𝑏 = √
(5𝑅𝑔

2−𝑐2)

2

2

 (13) [50] wyznaczono rzeczywisty rozmiar 

kawitacji wzdłuż osi a i b dla populacji dziur o Rg=11.9 nm, który wynosił 18.8 nm. Następnie 

wyznaczono współczynnik kształtu porów kawitacyjnych w momencie ich formowania, który 

wynosił ≈45. Wykazano ponadto, że dotychczasowe metody oceny rozmiarów kawitacji, 

bazujące na założeniu, że ich rozmiar wzdłuż osi c jest równy grubości warstw amorficznych, 

prowadzą w rzeczywistości do niedoszacowania anizotropii kształtu dziur w momencie ich 

formowania. 

Analogiczne obliczenia dla próbki polietylenu odkształconej do LS=0.25 wskazały  

na obecność populacji dziur o następujących promieniach (Rg) i względnym ich udziale: 8.0 nm 

(0.31), 10.8 nm (0.39), 12.5 nm (0.18), 14.1 nm (0.08) i 19.2 nm (0.03). Na podstawie średniej 

wartości Rg kawitacji (10.6 nm) oraz średniego promienia frakcji porów o największych 

rozmiarach wyznaczonego z pomiarów PALS (0.42 nm) oszacowano rozmiar dziur wzdłuż osi  

a i b, który wynosił 16.9 nm. Stwierdzono tym samym, że przy wyższej wartości lokalnego 



30 
 

odkształcenia, współczynnik kształtu porów kawitacyjnych uległ zmniejszeniu do ≈40,  

co powodowane było głównie stopniową reorientacją struktury lamelarnej polietylenu. 

Na podstawie średniego czasu życia pozytonów (τ2), który w analizowanym zakresie 

odkształceń utrzymywał się na stałym poziomie stwierdzono, że średnie odległości 

międzypłaszczyznowe w kryształach polietylenu nie ulegają zmianie podczas jednoosiowego 

rozciągania. Badania rentgenowskie potwierdziły powyższe obserwacje. Wykorzystując technikę 

WAXS pokazano bowiem, że względne zmiany położenia sygnału pochodzącego od płaszczyzny 

krystalograficznej (200), w dwóch charakterystycznych kierunkach: równolegle oraz prostopadle 

do kierunku odkształcania, nawet po aktywacji mikromechanizmów deformacji plastycznej 

kryształów są stosunkowo niewielkie (zmiany odległości międzypłaszczyznowych nie 

przekraczają 1%) i wzajemnie się kompensują.  

Wyraźną zmianę zaobserwowano natomiast w wartościach dyspersji czasu życia 

pozytonów (σ2) w funkcji lokalnego odkształcenia, przy czym najwyższy spadek parametru σ2 

odnotowano w zakresie LS=0.12–0.19. Analiza zmian szerokości połówkowych sygnałów 

rentgenowskich dla wybranych populacji płaszczyzn krystalograficznych na różnych etapach 

odkształcania pozwoliła, z wykorzystaniem równania Scherrer-a (4), na wyznaczenie wielkości 

krystalitów (fragment kryształu lamelarnego o niezaburzonej strukturze krystalograficznej)  

w kierunku normalnym do danej populacji płaszczyzn. Wykazano, że wielkości krystalitów 

polietylenu przed deformacją dla populacji płaszczyzn krystalograficznych (110) i (200) wynoszą 

odpowiednio 31.3 i 22.6 nm (niezależnie od kierunku, tj. 0°, 45°, 90°). Wielkości te w zakresie 

analizowanych odkształceń zmniejszają się stopniowo, np. dla płaszczyzny krystalograficznej 

(200) wzdłuż kierunku odkształcania (0°), przy lokalnym odkształceniu wynoszącym 0.26, 

zaobserwowano zmniejszenie początkowego rozmiaru krystalitów o 10%. Zmniejszenie wielkości 

krystalitów można wytłumaczyć względnym, niewielkim przemieszczaniem się (poślizgiem) 

sąsiednich bloków krystalicznych w obrębie poszczególnych lamel bez ich dezintegracji. Proces 

taki prowadził do zmniejszenia liczby defektów strukturalnych w obrębie kryształów. To z kolei 

tłumaczyło spadek dyspersji czasu życia pozytonów (σ2) wraz ze wzrostem odkształcenia 

lokalnego - struktura komponentu krystalicznego stawała się bardziej „jednorodna”.  

 

3.2.2. Wpływ mikrostruktury polipropylenu na przebieg procesu jego plastycznej 

deformacji 
 

Technikę PALS wykorzystano następnie do określenia wpływu czynników strukturalnych 

(grubość kryształów/stopień krystaliczności, struktura fazy amorficznej) na przebieg plastycznej 

deformacji polipropylenu, ze szczególnym uwzględnieniem zmian zachodzących w obszarze 
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swobodnej objętości komponentu amorficznego. Przeprowadzone badania i uzyskane wyniki 

zostały opisane w pracy D2. 

Podstawowe parametry strukturalne próbek polipropylenu o zróżnicowanej 

mikrostrukturze, przygotowanych poprzez zastosowanie różnej historii termicznej, bądź 

dodatkowy etap modyfikacji (Rozdział 3.1.2.), wyznaczone metodami DSC i SAXS, zawarto  

w Tabeli 1. Wyniki badań kalorymetrycznych oraz rentgenowskich pokazały, że próbki PPa i PPic, 

charakteryzują się wyższym stopniem krystaliczności oraz większą grubością kryształów 

lamelarnych, w porównaniu do referencyjnego polipropylenu. Historia termiczna nie wpływała 

natomiast mierzalnie na grubość warstw amorficznych polimeru. Wykazano ponadto, że wzrost 

stopnia krystaliczności w przypadku próbki PPnon zachodził podczas procesu modyfikacji 

obszarów amorficznych prowadzonego przez okres co najmniej 170h w podwyższonej 

temperaturze. 

W oparciu o pomiary PALS określono wpływ mikrostruktury polipropylenu na anihilację 

swobodną oraz anihilację „pick-off” orto-pozytu (o-Ps), określanych odpowiednio przez średni 

czas życia (2 oraz 3) oraz dyspersję czasu życia (σ2 oraz σ3). Dla próbek PPa, PPic i PPnon,  

w porównaniu do referencyjnego PP, zaobserwowano zmniejszenie średniego czasu życia 2  

oraz wzrost średniego czasu życia 3. Obserwowane zmiany w wartościach czasu życia o-Ps (3), 

szczególnie w przypadku próbki PPnon, stanowiły dodatkowe potwierdzenie bezpośredniej 

korelacji pomiędzy niniejszym parametrem a średnią wielkością porów swobodnej objętości  

w obszarach amorficznych. Z wcześniejszych prac [30], [42] wynikało bowiem, że nonadekan  

w układach polipropylen/nonadekan jest zlokalizowany preferencyjnie w obszarach 

nieuporządkowanych polimeru. Badania rentgenowskie przeprowadzone dla układu 

PP/nonadekan dodatkowo potwierdziły powyższe obserwacje. Precyzyjna analiza profili 

rentgenowskich WAXS wykazała przesunięcie sygnału pochodzącego od komponentu 

amorficznego w kierunku niższych wartości kąta 2, co wskazywało na zwiększenie odległości 

pomiędzy makrocząsteczkami bądź ich fragmentami w warstwach amorficznych, a więc wzrost 

średniego rozmiarów porów swobodnej objętości (co zaobserwowano w PALS-ie).  

Wykazano również, że parametr 2 definiuje komponent krystaliczny polimeru.  

Na podstawie profili WAXS zebranych dla populacji płaszczyzn krystalograficznych (110) i (040) 

oraz przeprowadzonych obliczeń z wykorzystaniem prawa Bragg-a i równania Scherrer-a (4), 

wykazano, że odległości międzypłaszczyznowe w kryształach dla próbek PPa, PPic i PPnon 

zmniejszały się w porównaniu do referencyjnego PP, natomiast wielkość krystalitów ulegała 

wyraźnemu zwiększeniu. Obserwowane zmiany świadczyły z kolei o zmniejszeniu ogólnej liczby 

defektów strukturalnych w kryształach, a tym samym poprawie ich „doskonałości”. W rezultacie 
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proces swobodnej anihilacji pozytonów w takich kryształach zachodził szybciej, a wartość 

odpowiedniego parametru (2) malała. 

Na podstawie wyników badań właściwości mechanicznych uzyskanych podczas 

jednoosiowego rozciągania próbek z szybkością 3.3x10-3s-1 (T=20 °C) wykazano, że granica 

plastyczności polipropylenu referencyjnego (PP) obserwowana jest przy odkształceniu 

inżynierskim na poziomie 15-17%, tj. przy odkształceniu lokalnym 0.13-0.17. Pierwszy sygnał  

od porów kawitacyjnych na obrazach rozproszeniowych SAXS zaobserwowano przy lokalnym 

odkształceniu wynoszącym 0.10. Wzrostowi wartości LS towarzyszył wyraźny wzrost 

intensywności zjawiska kawitacji. Asymetryczność sygnału rozproszeniowego wskazywała z kolei 

na elipsoidalny kształt porów kawitacyjnych (analogicznie jak w przypadku HDPE, Rys. 6b), 

podczas gdy jego koncentracja w obszarach biegunowych sugerowała orientację ich dłuższej osi 

prostopadle do kierunku odkształcania [31]. 

Wyniki badań rentgenowskich (SAXS) oraz pomiarów odkształcenia objętościowego (VS)  

w funkcji lokalnego odkształcenia próbek polipropylenu o zróżnicowanej mikrostrukturze  

(PP, PPa, PPic i PPnon) potwierdziły wyraźne różnice w intensywnościach inicjowanego  

w analizowanych materiałach zjawiska kawitacji (Rys. 7).  

 

 

Rys. 7. Zależność odkształcenia objętościowego od odkształcenia lokalnego dla analizowanych 

polipropylenów.  Obrazy rozproszeniowe SAXS dla próbek odkształconych do LS=0.20. Kierunek 

deformacji: wertykalny [D2]. 

 



33 
 

Dane zaprezentowane na Rys. 7 wskazywały, że w przypadku polipropylenu referencyjnego 

(PP) wzrost odkształcenia objętościowego, związany z procesem powstawania nano-/mikrodziur 

w materiale podczas jego jednoosiowego rozciągania, jest obserwowany powyżej lokalnego 

odkształcenia wynoszącego 0.05. Analiza danych zamieszczonych na Rys. 7 potwierdziła ponadto 

istotny wpływ mikrostruktury PP na proces formowania kawitacji, przy czym największe zmiany 

w intensywności tego zjawiska zaobserwowano dla materiału PPic oraz PPnon. W przypadku 

próbki PPic odkształconej do LS=0.20 wzrost odkształcenia objętościowego, wskutek 

powstawania dziur, był trzykrotnie wyższy niż w przypadku referencyjnego PP. Obserwowany 

efekt wynikał z wyraźnej różnicy w grubości kryształów lamelarnych, która w próbce PPic była              

o około 60% większa niż w materiale referencyjnym (PP). W przypadku materiału PPnon  

nie zaobserwowano wzrostu odkształcenia objętościowego w całym analizowanym zakresie LS, 

co wskazywało na całkowite wytłumienie zjawiska kawitacji na skutek zmian mikrostruktury fazy 

amorficznej [30], [42]. Obrazy rozproszeniowe SAXS zaprezentowane na Rys. 7 dla próbek 

odkształconych do LS=0.20 potwierdziły omówiony wpływ historii termicznej/modyfikacji  

na intensywność zjawiska kawitacji.   

Przed przystąpieniem do pomiarów PALS, dla wszystkich analizowanych materiałów 

zoptymalizowano siłę docisku elementów mocujących próbki w uchwytach (dla próbek 

odkształconych do LS=0.20). Dla materiałów PP, PPa i PPic wartość momentu obrotowego 

dobrano analogicznie jak w przypadku HDPE, poprzez porównanie intensywności zjawiska 

kawitacji na obrazach SAXS zarejestrowanych metodami in situ i pseudo in situ. W przypadku 

materiału niekawitującego, PPnon, optymalizację siły docisku przeprowadzono w oparciu  

o pomiary zmian wartości długiego okresu wyznaczone z profili SAXS zarejestrowane w trybie  

in situ i pseudo in situ. Ustalono siłę docisku elementów mocujących wynoszącą 6.0 in.lb dla PP, 

PPa i PPic. W przypadku PPnon wartość tego parametru wynosiła 5.4 in.lb. 
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Rys. 8. Średnie czasy życia (τ2, τ3) i ich dyspersje (σ2, σ3) dla referencyjnego polipropylenu (PP) w 

funkcji lokalnego odkształcenia LS=0.00-0.20. Linia przerywana przedstawia wartość 

odpowiedniego parametru  dla próbki niezdeformowanej [D2]. 

 

Analizę indukowanej deformacją ewolucji struktury komponentu krystalicznego 

referencyjnego polipropylenu (PP) przeprowadzono na podstawie wyznaczonych z pomiarów 

PALS parametrów 2 oraz σ2 (Rys. 8a,b). Średnia wartość czasu życia pozytonów (2) dla 

odkształconych próbek PP w zakresie LS=0-0.20, podobnie jak w przypadku wcześniej 

analizowanego HDPE, nie uległa istotnej zmianie. Z wykorzystaniem techniki WAXS wykazano 

niewielkie zmiany odległości międzypłaszczyznowych (rzędu 1-2%) dla płaszczyzn 

krystalograficznych (040), (110) i (130) w funkcji LS, dla populacji lamel zorientowanych 

równolegle, diagonalnie i prostopadle do kierunku deformacji. Ze względu na nieznaczny zakres 

obserwowanych zmian odległości międzypłaszczyznowych, jak również efekt kompensacji 

(zmniejszania i zwiększania odległości międzypłaszczyznowych w zależności od orientacji 

kryształów względem kierunku deformacji), parametr 2 w badanym zakresie wartości LS 

utrzymywał się na stałym poziomie. Stwierdzono również, że dyspersja czasu życia pozytonów 

(σ2) jest parametrem zdecydowanie bardziej wrażliwym na aktywację mikromechanizmów 
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deformacji plastycznej kryształów. Wykazano, że za spadek wartości σ2 obserwowany powyżej 

makroskopowej granicy plastyczności, odpowiedzialny był proces przemieszczania się 

niewielkich bloków krystalicznych w obrębie lameli prowadzący do zmniejszenia średniej 

wielkości krystalitów. Efekt ten był obserwowany dla szeregu płaszczyzn krystalograficznych bez 

względu na analizowany kierunek względem kierunku deformacji. Dla populacji płaszczyzn 

krystalograficznych (040), (110) i (130) przy lokalnym odkształceniu wynoszącym 0.25 

obserwowane zmniejszenie wielkości krystalitów sięgało odpowiednio 15-20%, 15-30% i 15-20% 

ich początkowej wartości. W efekcie powyższych procesów dochodziło do redukcji ogólnej liczby 

defektów strukturalnych występujących w komponencie krystalicznym a w konsekwencji spadku 

wartość parametru 2. 

Analiza czasów życia orto-pozytu (3, Rys. 8c) pokazała, że w badanym zakresie odkształceń 

wartość tego parametru początkowo maleje (osiąga minimum przy LS=0.03), po czym 

nieznacznie wzrasta, nie przekraczając jednocześnie wartości obserwowanej dla próbki 

nieodkształconej. Wykazano, że w zakresie LS=0.00-0.20 początkowy wyraźny spadek wartości 

3, przy jednoczesnym wzroście wartości odkształcenia objętościowego, jest spowodowany 

zmianą kształtu porów swobodnej objętości, z izotropowych (sferycznych) na anizotropowe 

(elipsoidalne). Z kolei, brak wzrostu wartości czasu życia o-Ps po zainicjowaniu zjawiska kawitacji 

(pomimo znacznego wzrostu odkształcenia objętościowego) jest związany z silnie 

anizotropowym, elipsoidalnym kształtem porów kawitacyjnych w momencie ich powstawania. 

Anihilacja orto-pozytu wzdłuż krótszej osi poru kawitacyjnego (oś c, Rys. 6b) jest bowiem bardziej 

prawdopodobna niż wzdłuż osi a lub b przez co wymiary te pozostają poza detekcją techniki PALS. 

Zaobserwowano również, że zjawisko kawitacji istotnie wpływa na wartość dyspersji czasu życia 

orto-pozytu (σ3, Rys. 8d). W przypadku próbek polipropylenu odkształconych do LS=0.10                        

i wyższych, czemu towarzyszy także inicjowanie zjawiska kawitacji, obserwuje się bowiem 

wyraźny wzrost wartości σ3. Analiza znormalizowanych rozkładów wielkości porów swobodnej 

objętości dla referencyjnego PP, tak jak w przypadku wcześniej omówionego HDPE, wskazywała 

na stopniowe przesuwanie się maksimów rozkładów w kierunku niższych wartości, a dla LS=0.08 

i wyższych, procesowi temu towarzyszyło dodatkowo formowanie się nowej frakcji porów                        

o większych rozmiarach.  

Wyniki badań z wykorzystaniem techniki SAXS pokazały, że za zmiany obserwowane  

na poziomie objętości swobodnej fazy amorficznej odpowiadają głównie indukowane 

odkształceniem zmiany odległości międzylamelarnych. Podczas jednoosiowego rozciągania 

polipropylenu można bowiem zauważyć wyraźną zmianę wartości długiego okresu, przy czym 

charakter zmian zależy od analizowanego kierunku względem kierunku deformacji. Dla lamel 

zorientowanych prostopadle (90°) lub równolegle (0°) do kierunku odkształcenia wraz  
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ze wzrostem wartości lokalnego odkształcenia obserwuje się odpowiednio wzrost lub 

zmniejszenie wartości długiego okresu. Niniejszym zmianom w zależności od analizowanego 

kierunku towarzyszą analogiczne zmiany grubości komponentu amorficznego, co potwierdziły 

wyniki analizy profili SAXS z wykorzystaniem funkcji korelacji. Wyniki pomiarów SAXS oraz zmiany 

zaobserwowane w odkształceniu objętościowym i parametrach 3/σ3 wskazywały, że proces 

tworzenia się porów kawitacyjnych następuje na skutek lokalnej utraty integralności/ciągłości 

warstw amorficznych. 

Badania wpływu mikrostruktury polipropylenu (PPa, PPic, PPnon w stosunku do PP)  

na przebieg procesu jego odkształcania z wykorzystaniem techniki PALS przeprowadzono  

w zakresie LS=0-0.20. Na Rys. 9a przedstawiono średnie czasy życia pozytonów τ2 oraz ich 

dyspersje σ2 dla nieodkształconych i zdeformowanych do LS=0.20 próbek PP, PPa i PPic.  

 

 

Rys. 9. Średnie czasy życia (τ2, τ3) i ich dyspersje (σ2, σ3) dla nieodkształconych i zdeformowanych 

do LS=0.20 próbek polipropylenu o zróżnicowanej mikrostrukturze [D2]. 
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Wartości τ2 dla materiałów PPa i PPic przy odkształceniu lokalnym wynoszącym 0.20, 

podobnie jak w przypadku próbki PP, były nieznacznie niższe niż wartości zarejestrowana dla 

odpowiedniego materiału nieodkształconego. Historia termiczna materiału polimerowego nie 

wpływała zatem na wartość parametru τ2. Wzrost stopnia krystaliczności/grubości kryształów 

lamelarnych polipropylenu wpływała natomiast na indukowaną odkształceniem zmianę dyspersji 

czasu życia pozytonów. Zaobserwowano, że proces przemieszczania się bloków krystalicznych, 

który w materiale referencyjnym (PP) prowadził do redukcji ogólnej liczby defektów 

strukturalnych w obrębie komponentu krystalicznego, czego efektem był spadek wartości σ2,  

 w materiałach o grubszych, mniej zdefektowanych kryształach (PPa, PPic) zachodził  

w ograniczonym stopniu (brak istotnej zmiany parametru σ2). 

Analiza zaprezentowanego na Rys. 9b średniego czasu życia orto-pozytu τ3 i jego dyspersji 

σ3 dla nieodkształconych i zdeformowanych do LS=0.20 materiałów polipropylenowych  

o zróżnicowanej mikrostrukturze wskazuje, że zjawisko kawitacji istotnie wpływa przede 

wszystkim na wartość parametru σ3. Wykazano, że w przypadku polipropylenu niekawitującego 

(PPnon) wartość tego parametru dla próbki nieodkształconej i zdeformowanej do LS=0.20 nie 

ulega mierzalnej zmianie. Z kolei w przypadku materiałów kawitujących (PP, PPa, PPic) wartości 

σ3 dla lokalnego odkształcenia wynoszącego 0.20 są wyraźnie większe. Różnica w wartości  

σ3 w analizowanych materiałach pomimo znaczącej różnicy w intensywności zjawiska kawitacji 

(Rys. 7), utrzymywała się na podobnym poziomie. Efekt ten wskazywał, że początkowy rozmiar 

porów kawitacyjnych wzdłuż krótszej osi (oś c, Rys. 6 b) dla próbek PP, PPa oraz PPic był zbliżony. 

Efekt ten powodowany był porównywalną grubością warstw amorficznych w analizowanych 

materiałach przed procesem deformacji (Tabela 1).  

 

3.2.3. Wpływ temperatury i szybkości odkształcenia na mikromechanizmy deformacji 

plastycznej polietylenów  
 

Zbadano indukowaną deformacją ewolucję swobodnej objętości fazy amorficznej 

polietylenu wysokiej (HDPE) i niskiej (LDPE) gęstości w funkcji temperatury (-30-70 °C)  

oraz szybkości odkształcania (3.3x10-2-3.3x10-4 s-1). Przeprowadzone badania i uzyskane wyniki 

zostały zaprezentowane w pracy D3. 

Ze względu na brak danych rentgenowskich z pomiarów in situ dla polietylenów 

deformowanych w ww. zakresie temperatur oraz szybkości odkształcania, opracowana została 

alternatywna metoda optymalizacji siły docisku próbek w uchwytach do pomiarów PALS. W tym 

celu wykorzystano precyzyjne pomiary wartości LS dla próbki zamontowanej w maszynie 

wytrzymałościowej, porównując je do wartości LS zarejestrowanych dla próbki w uchwycie.  

Zaproponowana metoda została dodatkowo zweryfikowana poprzez optymalizację siły docisku 
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dla wyżej opisanego HDPE deformowanego w temperaturze pokojowej z prędkością 3.3x10-3 s-1.  

Wyniki otrzymane przy użyciu obu metod były zbliżone (5.6 in.lb.). W oparciu o pomiary wartości 

LS oraz analizę obrazów rozproszeniowych SAXS dodatkowo weryfikowano dobraną siłę docisku 

próbek w uchwytach w funkcji czasu, celem ograniczenia procesów relaksacji zachodzących  

w komponencie amorficznym/krystalicznym polimeru po deformacji. Na podstawie 

przeprowadzonych analiz wyznaczone zostały optymalne wartości siły docisku, które dla HDPE 

wynosiły odpowiednio: 5.4 in.lb (T=20 °C, 3.3x10-4 s-1), 6.4 in.lb (T=20 °C, 3.3x10-2 s-1), 7.2 in.lb 

(T=-30 °C, 3.3x10-3 s-1), 4.2 in.lb (T=70 °C, 3.3x10-3 s-1), oraz dla LDPE: 4.8 in.lb (T=20 °C, 3.3x10-3 

s-1) i 5.0 in.lb (T=-30 °C, 3.3x10-2 s-1). 

Wpływ warunków eksperymentalnych (temperatura, szybkość odkształcania) na proces 

deformacji (w trybie jednoosiowego rozciągania) został przebadany zarówno w przypadku 

HDPE, jak i LDPE. W warunkach eksperymentalnych przyjętych za standardowe (temperatura 

deformacji 20 °C, szybkość odkształcania 3.3x10-3 s-1) deformacji HDPE towarzyszył proces 

mikroszyjkowania oraz zjawisko kawitacji. W przypadku LDPE, deformacja zachodziła 

homogenicznie wzdłuż całego odcinka pomiarowego i nie dochodziło do inicjowania zjawiska 

kawitacji.  

Zmiana warunków eksperymentalnych istotnie wpływała na odpowiedź mechaniczną 

analizowanych polietylenów. Wzrost szybkości deformacji bądź obniżenie temperatury  

w przypadku HDPE powodowało znaczne zwiększenie naprężenia na granicy plastyczności  

oraz intensyfikację zjawiska kawitacji. Tymczasem, podczas deformacji w temperaturze 70 °C 

bądź przy obniżonej szybkości rozciągania (3.3x10-4 s-1) obserwowano całkowite wytłumienie 

zjawiska kawitacji. LDPE wykazywał zbliżony charakter zmian wartości naprężenia na granicy 

plastyczności przy zmianie warunków eksperymentalnych. Jednocześnie, w analizowanym 

zakresie warunków eksperymentalnych, jednoosiowe rozciąganie LDPE zachodziło w sposób 

homogeniczny, bez mikroszyjkowania. Dodatkowo, zmiany temperatury/szybkości odkształcania 

w zakresie analizowanym w pracy D3 nie prowadziły do inicjowania zjawiska kawitacji podczas 

deformacji polietylenu niskiej gęstości.  

Wpływ temperatury i szybkości deformacji na obecność/intensywność zjawiska kawitacji 

towarzyszącemu odkształcaniu HDPE i LDPE zweryfikowano dodatkowo z wykorzystaniem 

pomiarów odkształcenia objętościowego. Z zaprezentowanych poniżej zależności (Rys. 10a) 

wyraźnie wynika, że zarówno temperatura, jak i szybkości deformacji miały znaczący wpływ  

na charakter zmian odkształcenia objętościowego w funkcji LS podczas procesu jednoosiowego 

rozciągania HDPE. W przypadku HDPE odkształconego z szybkością 3.3x10-2 s-1 dynamika 

przyrostu objętości była największa. Przebieg zmian odkształcenia objętościowego dla HDPE 

odkształcanego z szybkością 3.3x10-3 s-1 i 3.3x10-4 s-1 początkowo był zbliżony. Dopiero powyżej 
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LS=0.13, wartości odkształcenia objętościowego zaczęły wyraźnie rosnąć w przypadku materiału 

deformowanego z szybkością 3.3x10-3 s-1 przy braku zmian wartości tego parametru dla materiału 

odkształcanego z szybkością 3.3x10-4 s-1. Niniejsza zależność wyraźnie świadczyła o braku 

kawitacji podczas jednoosiowego rozciągania HDPE przy najniższej analizowanej w pracy 

szybkości odkształcania.  

Korelacja pomiędzy wartością odkształcenia objętościowego a LS w funkcji temperatury 

deformacji wskazywała na wyraźny wpływ tego parametru na obecność oraz intensywność 

zjawiska kawitacji (Rys. 10 b). HDPE deformowany w T=-30 °C w całym analizowanym zakresie LS 

charakteryzował się znacząco wyższymi wartościami odkształcenia objętościowego  

w porównaniu do materiałów analizowanych w wyższych temperaturach. W przypadku HDPE 

odkształcanego w podwyższonej temperaturze (70 °C) nie zaobserwowano mierzalnych zmian 

wartości odkształcenia objętościowego w funkcji LS, co świadczyło o braku zjawiska kawitacji. 
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Rys. 10. Zależność odkształcenia objętościowego od LS dla HDPE w funkcji: szybkości deformacji 

(a) oraz temperatury deformacji (b). Obrazy rozproszeniowe SAXS dla próbek odkształconych do 

LS=0.25 (0.17 dla próbki odkształcanej w T=-30 °C) Kierunek deformacji: wertykalny [D3]. 

Odmienny charakter zależności pomiędzy odkształceniem objętościowym  

a LS zaobserwowano w przypadku LDPE. Wartości odkształcenia objętościowego LDPE  

w analizowanym zakresie temperatur i szybkości deformacji nie ulegały zmianie wraz  

ze wzrostem LS. Odkształcanie LDPE w analizowanym zakresie warunków eksperymentalnych 

zachodziło zatem w sposób bezkawitacyjny. W związku z powyższym, przeprowadzono 

dodatkowo jednoosiowe rozciąganie LDPE zmieniając zarówno temperaturę, jak i szybkość 

odkształcania (T=-30 °C, 3.3x10-2 s-1). 10-krotne zwiększenie szybkości deformacji LPDE, przy 

najniższej z analizowanych temperatur (-30 °C), przyczyniło się do wyraźnego wzrostu wartości 

naprężenia na granicy plastyczności, jak i niewielkiego wzrostu odkształcenia objętościowego. 

Warto podkreślić, iż badania SAXS wykonane dla próbki przy LS=0.25 nie potwierdziły obecności 
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zjawiska kawitacji (pomimo niewielkiego wzrostu wartości odkształcenia objętościowego) 

podczas deformacji LDPE, nawet w tak skrajnych warunkach eksperymentalnych. Warto 

jednocześnie podkreślić, że podczas odkształcania LDPE przy obniżonej temperaturze (-30 °C) 

oraz podwyższonej szybkości odkształcania (3.3x10-2 s-1) wartość naprężenia na granicy 

plastyczności osiągnęła wartość obserwowaną w kawitującym HDPE. Brak kawitacji w przypadku 

LDPE wskazywał na wyższą odporność komponentu amorficznego na lokalną utratę ciągłości  

i formowanie porów kawitacyjnych. Efekt ten powodowany był prawdopodobnie większą ilością 

rozgałęzień bocznych obecnych w makrocząsteczkach LDPE co prowadziło do formowania 

większej ilości splątań/węzłów molekularnych w obszarze komponentu amorficznego. 

Na Rys. 11a i 11b zestawiono wartości τ3 i σ3 dla niedeformowanego HDPE i próbek 

odkształconych do LS=0.25 z różną szybkością deformacji. Na Rys. 11c i 11d przedstawiono 

natomiast znormalizowane rozkłady wielkości porów swobodnej objętości oraz rozkłady  

po odjęciu odpowiedniego profilu dla próbki nieodkształconej. Analiza przedstawionych danych 

wyraźnie pokazała, że wartość parametru τ3 ulegała obniżeniu wraz ze wzrostem szybkości 

deformacji, co świadczyło o zmniejszeniu średniego rozmiarów wolnych przestrzeni  

w komponencie amorficznym. Ten pozornie nietypowy efekt został już wyjaśniony w przypadku 

wcześniej analizowanego HDPE oraz PP i związany był z silnie anizotropowym/elipsoidalnym 

kształtem porów kawitacyjnych w momencie ich inicjowania. Jak udowodniono powyżej, 

technika PALS w ograniczony sposób pozwala określić wymiary porów kawitacyjnych. Dodatkowo 

wielkość porów kawitacyjnych wzdłuż krótszej ich osi naturalnie ograniczana jest grubością 

warstw amorficznych, a początkowa grubość warstw międzylamelarnych we wszystkich 

analizowanych układach była identyczna.  
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Rys. 11. Średni czas życia orto-pozytu (τ3, a) i jego dyspersja (σ3, b) dla nieodkształconej  

i odkształconych do LS=0.25 próbek HDPE w funkcji szybkości deformacji. Linia przerywana 

przedstawia wartość odpowiedniego parametru dla próbki niezdeformowanej. Znormalizowane 

rozkłady wielkości porów swobodnej objętości analizowanych materiałów (c) oraz 

znormalizowane rozkłady wielkości porów swobodnej objętości odkształconych próbek HDPE  

po odjęciu rozkładu dla próbki nieodkształconej (d) [D3]. 

 

Analiza PALS HDPE odkształconego w funkcji temperatury została przeprowadzona dla 

próbek zdeformowanych do LS=0.25 (20 °C i 70 °C) oraz do LS=0.17 (-30 °C). Wyniki badań zostały 

odniesione do pomiarów przeprowadzonych dla próbki nieodkształconej. HDPE zdeformowany 

w temperaturze 70 °C wykazywał najmniejsze zmiany wartości parametrów τ3 i σ3 w porównaniu 

do materiału nieodkształconego. Można zatem przyjąć, że zmiany w mikrostrukturze 

komponentu amorficznego na poziomie objętości swobodnej, w tym średniej wielkości porów  

i ich rozkładu, były najmniejsze. Największe różnice w mikrostrukturze obszarów 

nieuporządkowanych zaobserwowano w przypadku próbki odkształcanej w temperaturze 

obniżonej (-30 °C), szczególnie w rozkładzie wielkości porów swobodnej objętości. Efekt ten był 

spowodowany istotnym wzrostem udziału porów swobodnej objętości o najmniejszych 
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rozmiarach oraz obecnością frakcji porów o największych rozmiarach. Trend obserwowanych 

zmian wydawał się analogiczny jak podczas zwiększenia szybkości odkształcenia HDPE (Rys. 11).  

Deformacja plastyczna LDPE nie była analizowana przy użyciu techniki PALS w naszych 

wcześniejszych pracach, dlatego też przed określeniem wpływu warunków eksperymentalnych 

przeprowadzone zostały badania PALS LDPE odkształconego w zakresie LS=0-0.25 w warunkach 

standardowych (T= 20 °C, 3.3x10-3 s-1). Na Rys. 12a i 12b przedstawiono wartości odpowiednio τ3 

i σ3 w funkcji odkształcenia lokalnego. Na Rys. 12c i 12d przedstawiono natomiast 

znormalizowane rozkłady wielkości porów swobodnej objętości oraz rozkłady po odjęciu 

odpowiedniego profilu dla próbki nieodkształconej. Analiza danych PALS wykazała, że zarówno 

wartości τ3, jak i σ3 dla nieodkształconego LDPE, wynoszące odpowiednio 2.521 ns i 0.682 ns, są 

znacząco wyższe w porównaniu do analogicznych parametrów (zaprezentowanych w pracy D1) 

wyznaczonych dla nieodkształconego HDPE (τ3= 2.384 ns, σ3=0.499 ns). Oznaczało to, że zarówno 

średni rozmiar porów swobodnej objętości, jak i dyspersja rozmiarów były większe w przypadku 

nieodkształconego LDPE. Efekt ten powodowany był mniejszą i mniej regularną gęstością 

upakowania molekularnego w obszarach amorficznych na skutek większej ilości rozgałęzień 

bocznych w makrocząsteczkach LDPE.  

Odkształcaniu LDPE aż do osiągnięcia granicy plastyczności (LS=0.15) towarzyszył wzrost 

wartości τ3, a następnie stopniowy spadek aż do maksymalnej analizowanej w pracy wartości LS, 

tj. 0.25. Ostatecznie, wartość tego parametru zbliżona była do wartości obserwowanej w próbce 

przed deformacją. W badanym zakresie odkształceń, średni rozmiar porów swobodnej objętości 

fazy amorficznej był zatem nieznacznie większy niż w próbce odniesienia. Analogiczną konkluzję 

można wyciągnąć w oparciu o analizę zmian obserwowanych w rozkładach wielkości porów 

swobodnej objętości LDPE w funkcji LS (Rys. 12c i 12d).  

Dyspersja czasu życia o-Ps osiągnęła minimalną wartość przy odkształceniu lokalnym 0.1, 

po czym stopniowo rosła dla wyższych wartości LS. Efekt ten stymulowany był zmniejszeniem 

udziału porów swobodnej objętości o najmniejszych, a także do pewnego stopnia o największych 

rozmiarach (Rys. 12 d). Warto podkreślić, iż wyraźnemu wzrostowi wartości parametru σ3 (dla 

wcześniej analizowanych polimerów, w porównaniu do próbki nieodkształconej) towarzyszyło 

zazwyczaj inicjowanie zjawiska kawitacji. W przypadku LDPE nawet przy LS=0.25 parametr ten 

pozostawał poniżej wartości obserwowanej dla próbki nieodkształconej, co potwierdza 

wcześniejsze obserwacje, że zjawisko kawitacji nie towarzyszyło deformacji plastycznej LDPE.  

Badania PALS przeprowadzone dla próbek LDPE odkształcanych w analizowanym w pracy 

D3 zakresie temperatur oraz szybkości deformacji nie wykazały istotnych różnic w wartości 

parametrów τ3 i σ3 w stosunku do LDPE odkształcanego w warunkach standardowych. Podobny 

efekt zaobserwowano także w przypadku LDPE odkształcanego przy jednocześnie obniżonej 
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temperaturze oraz podwyższonej szybkości deformacji (-30 °C, 3.3x10-2 s-1, Rys. 12). Zmiana 

warunków eksperymentalnych nie wpływała zatem mierzalne na ewolucję komponentu 

amorficznego LDPE podczas jego odkształcania w zakresie LS=0-0.25.  

 

Rys. 12. Średni czas życia orto-pozytu (τ3, a) i jego dyspersja (σ3, b) dla LDPE w funkcji LS. Linia 

przerywana przedstawia wartość odpowiedniego parametru dla próbki niezdeformowanej. 

Znormalizowane rozkłady wielkości porów swobodnej objętości LDPE w funkcji LS (c) oraz 

znormalizowane rozkłady wielkości porów swobodnej objętości odkształconych próbek LDPE  

po odjęciu rozkładu dla próbki nieodkształconej (d) [D3]. 

4. Wnioski 
 

Po raz pierwszy wykorzystano spektroskopię czasów życia anihilujących pozytonów  

do badania deformacji plastycznej polimerów częściowo krystalicznych. Uwzględniając 

ograniczenia techniki PALS opracowano metodologię umożliwiającą przeprowadzenie takich 

badań w sposób odpowiadający analizie in situ, z zachowaniem stanu naprężenia/odkształcenia 

w materiale po deformacji. Technika PALS umożliwia analizę procesu deformacji komponentu 

amorficznego/krystalicznego polimerów w sposób niedostępny dla innych powszechnie 

stosowanych technik, takich jak SAXS lub WAXS. Zaproponowany w rozprawie sposób 
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wykorzystania spektroskopii anihilacyjnej otwiera zupełnie nowe możliwości eksperymentalne 

stając się oryginalnym i unikalnym źródłem informacji na temat plastycznej deformacji 

polimerów częściowo krystalicznych.  

W przypadku wszystkich analizowanych w rozprawie polimerów średni czas życia 

pozytonów (τ2) nie ulegał istotnym zmianom wraz ze wzrostem odkształcenia, nawet  

po aktywacji mikromechanizmów deformacji plastycznej kryształów. Powodowane to było 

niewielkim zakresem obserwowanych zmian odległości międzypłaszczyznowych w kryształach, 

jak również efektem ich „kompensacji” (zmniejszania i zwiększania odległości 

międzypłaszczyznowych w zależności od orientacji kryształów względem kierunku deformacji). 

W badanym zakresie odkształceń dla wszystkich analizowanych materiałów polimerowych 

zarejestrowano stopniowy spadek wartości dyspersji czasu życia pozytonów (σ2) po osiągnięciu 

granicy plastyczności. Efekt ten skorelowany został ze względnym, niewielkim przemieszczaniem 

się (poślizgami) sąsiednich bloków krystalicznych w obrębie poszczególnych lamel bez utraty  

ich integralności. Proces taki prowadził do zmniejszenia ogólnej liczby defektów strukturalnych           

w obrębie kryształów, co z kolei powodowało, że struktura komponentu krystalicznego stawała 

się bardziej „jednorodna”. 

W przypadku polietylenu wysokiej gęstości oraz polipropylenu, w badanym zakresie 

odkształceń lokalnych, średni czas życia orto-pozytu (τ₃), odpowiadający średniej wielkości 

porów oraz wolnych przestrzeni w obszarach międzylamelarnych, pozostawał poniżej wartości 

obserwowanej dla odpowiedniego materiału przed deformacją. Początkowy wyraźny spadek 

wartości czasu życia orto-pozytu τ₃, przy jednoczesnym wzroście wartości odkształcenia 

objętościowego, spowodowany był zmianą kształtu porów swobodnej objętości fazy amorficznej 

z izotropowej (sferycznej) na anizotropową (elipsoidalną). Brak wyraźnego wzrostu wartości  

τ₃ po zainicjowaniu zjawiska kawitacji, pomimo mierzalnej zmiany odkształcenia objętościowego, 

skorelowany został z początkowym, silnie anizotropowym kształtem porów kawitacyjnych. 

Prawdopodobieństwo anihilacji orto-pozytu wzdłuż krótszej osi takich obiektów było istotnie 

większe, stąd pozostałe wymiary porów kawitacyjnych znajdowały się poza detekcją metody 

PALS. 

Obecność zjawiska kawitacji ma wyraźny wpływ na dyspersję czasu życia orto-pozytu (σ₃). 

W przypadku materiałów niekawitujących (PPnon, LDPE) wartości σ₃ nie ulegały zwiększeniu 

wraz ze wzrostem odkształcenia lokalnego. W takim przypadku obserwuje się jedynie stopniowe 

przesuwanie rozkładów wielkości porów swobodnej objętości w stronę niższych wartości.  

W przypadku materiałów kawitujących (PP, PPa, PPic, HDPE) obserwuje się natomiast znaczny 

wzrost wartości parametru σ₃ dla próbek odkształconych. Efekt ten powodowany był obecnością 
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frakcji porów o większych rozmiarach, mimo że eksperymentalnie z wykorzystaniem techniki 

PALS możliwe było wyznaczenie wyłącznie jednego z wymiarów porów kawitacyjnych.  

Analizując wpływ mikrostruktury polimeru (na przykładzie polipropylenu) na przebieg 

jego deformacji plastycznej zaobserwowano, że wzrost wartości σ3 dla materiału mniej i bardziej 

kawitującego był podobny. Oznaczało to, że w analizowanych materiałach początkowa wielkość 

porów kawitacyjnych wzdłuż krótkiej ich osi była podobna. Podobieństwo wielkości dziur wzdłuż 

krótkiej osi było powodowane podobną początkową grubością warstw amorficznych  

w badanych materiałach i jest to czynnik, który w sposób naturalny ogranicza przyrost wielkości 

porów w kierunku normalnym do powierzchni lamel.  

Jednocześnie, zmiana warunków eksperymentalnych (wzrost szybkości odkształcenia lub 

spadek temperatury) podczas odkształcania HDPE powodowała wyraźny wzrost dyspersji 

średniego czasu życia orto-pozytu. Największy wzrost wartości σ3 zaobserwowano w próbce 

odkształconej przy najwyższej szybkości odkształcenia lub przy najniższej temperaturze, a efekt 

ten dobrze korelował z formowaniem oraz rejestrowaną intensywnością zjawiska kawitacji. 

Wartości parametrów τ3 jak i σ3 dla nieodkształconego LDPE okazały się wyraźnie wyższe 

w porównaniu do analogicznych parametrów wyznaczonych dla nieodkształconego HDPE. 

Oznaczało to, że zarówno średni rozmiar porów swobodnej objętości, jak i dyspersja  

ich rozmiarów były większe w przypadku LDPE. Efekt ten powodowany był mniejszym i mniej 

regularnym upakowaniem molekularnym w obszarach amorficznych na skutek większej ilości 

rozgałęzień bocznych obecnych w makrocząsteczkach LDPE. Większa ilość rozgałęzień bocznych 

wpływała z kolei korzystnie na odporność mechaniczną komponentu amorficznego LDPE.  

Nie zaobserwowano bowiem procesu formowania porów kawitacyjnych w obszarach 

międzylamelarnych LDPE, nawet przy wartości naprężenia na granicy plastyczności 

odpowiadającej kawitującemu HDPE.   
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