


数量级，该峰温提升约7℃） 。 β，γ，δ转变峰是
具有滞弹性性质的弛豫峰，它们的峰温和测量
频率遵从 Arrhenius 关系：

τeff ＝ τ0exp（ E a／kt） （2）
式中 E a 为激活能；τ0为特征频率；k 为 Boltz-
mann常数。 利用这一特性可以将实验中棘手
的宽频测量问题转化为较易实施的温度测量，
大大拓展了测量范围。值得注意的是，由于弛豫
性质的根本区别，公式（1） 和（2） 并不适用于描
述α转变的内耗行为。为了解决这一问题，人们
先后提出了一些时温转换关系，包括 WLF 方
程，Vogel-Fulcher 方程，Souletie-T houlence指
数关系等［4～6］。

有关聚合物内耗行为的研究已经深入到在

分子水平上考察化学结构和分子间协同作用的

影响，并利用偶合模型进行定量描述［7］。研究表
明在致密相中链段的松弛，由于与近邻非键合
链段间存在某种程度上的偶合作用，而使某些
构象转变不能发生。当平均到所有链段，这种效
应可视做转变速度的减慢。 用偶合参数可以定
量地描述化学结构［8］、结晶［9］以及相容性共混

中的浓度涨落［10］对链段松弛行为的影响。 这种
在分子水平上探寻聚合物内耗微观机制的研究

对于区分聚合物玻璃化转变粘弹行为的化学结

构依赖性具有十分重要的意义。
基于利用不同组分某些优良特性以及组分

间协同效应而构成的多组份聚合物多相复合体

系，虽然仍为粘弹物质，但其结构的复杂性及其
组份间的物理和化学相互作用导致其内耗行为

非常复杂［11］。 从相结构和相间相互作用的角
度，复合体系的内耗包含了连续相内部、分散相
内部、连续相与分散相之间、分散相与分散相之
间、界面相等消耗能量的贡献，此外，两相共连
续、分散相的分布状态和复合体系热应变特征
也对其内耗特征有一定的影响，因此内耗测量
技术无疑是表征这类多组份聚合物多相复合体

系的有力工具。从分子水平上分析，运动单元将
因分子链结构，分子间相互作用，超分子结构的
变化而表现出协同弛豫行为。 即使未达到分子

水平混合，在相界面和复合材料界面处的分子
结构的变化对复合体系的内耗行为也有重要影

响。对于纳米复合材料，即当填料以纳米水平分
散于基体中时，由于填料界面原子与其本体原
子数目相当，两相界面作用对材料行为的影响
甚至超过填料本身，这在内耗行为上将表现出
完全不同于两个组份的行为。因此，内耗技术也
是探察分子和超分子结构及分子水平相互作用

的敏感探针。本文将着重讨论聚合物共混体系、
聚合物基纤维复合材料及纳米复合材料等多组

份多相复合体系内耗行为特征。

1 聚合物共混体系的相容性及性
能研究

  不同聚合物组成的多相复合体系内不同大
分子之间的作用特性导致呈现不同的内耗行为

特征［12，13］。 聚合物共混体系的相容性不仅可以
通过玻璃化转变所引起的内耗峰峰位、峰形以
及动态模量的变化予以表征，还可以从其次级
转变的特征进行研究，从而可在整体上了解共
混物分子水平的相互作用［14］。

杨晨等人研究 PPS（聚苯硫醚） ／PES（聚醚
砜）共混物内耗温度谱的结果发现［15］，PPS 的α
转变峰温随 PES 含量的增加逐渐向高温移动，
同时在高温侧的峰形拖尾越来越明显，说明
PPS 与 PES 之间存在一定的链段相容性，峰形
的不对称来源于 PPS 和 PES 链段偶缠形成的
新界面相。这个分析从 PES 的β转变内耗峰参
数得到支持（ 图1） ，PPS／PES＝20／80时，PES
的β转变峰温和激活能均有所提高，但当 PPS
的含量增至80％时，PES 的β转变峰温和激活
能与纯 PES 的相近，表明两相的作用程度取决
于共混组分比，这与 PPS／PES＝20／80时共混
物形成共连续结构的显微观察结果一致；此外，
PES 的β转变的弛豫时间具有较宽的连续分
布，其分布宽度在混入20％的 PPS 时达到最大
值，进一步说明 PPS 某些链结构单元参与了
PES 的β转变。 由此可见，聚合物共混物相态
分布特征与其分子水平上的相互作用密切相
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关。

图1 PPS／PES 共混物的内耗（ Q－1） 温度
（ T ）谱（频率：5Hz）

PES 含 量 （ w t ） ％： □，100％；○，80％；△，
20％；■，0％

曾汉民等关于 PA1010（ 尼龙1010） ／PC
（聚碳酸酯）共混体系的动态力学研究也反映了
类似的问题［16］。 PA1010的β转变峰出现在－
80～－100℃，它源自非晶区中与水分子通过氢
键连接的羰基运动，由于这是一种水-聚合物络
合物的运动，涉及一定的方向和角度，因此
PA1010的 β弛豫元过程表现为有序过程特
征；PC 在－80～－120℃范围也有一个β驰豫
过程，归因于与苯环相连酯基运动的贡献，其内
旋转较易，故为一无序过程。 PA1010／PC 共混
物在－80～－120℃范围仅出现一个 β转变
峰，弛豫时间和激活能随 PC 含量的增加而增
加，PA1010／PC＝30／70时，激活能达最大值，
弛豫元过程也转为无序。这表明 PC 的加入，一
方面使 PC 链上酯基运动的贡献权重加大，另
一方面 PC 主链上的羰基部分代替 PA1010主
链上的羰基而与水分子形成氢键，当共混比为
30／70时，PC 为连续相，PA1010的β弛豫作用
影响退居次位。

表征共混物体系相结构与性能关系的另一

个重要参数是α转变的弛豫强度，它可由损耗
模量下面包围的面积来表示，或者通过储能模
量的变化计算得到［17］：

S I ＝ （ M U／M R） －1 （3）
式中 S I 为弛豫强度；M R 和 M U 分别是弛豫平
衡模量和未弛豫模量。 Kolarik 等人发现

EPDM 增韧 PP（聚丙烯）的冲击强度与 S I 在较
宽的范围内具有线性关系（图2） ，这是由于共
混物弛豫强度实际上反映了相之间的相互作用

程度，S I 越高意味着共混物中能够引发银纹的
EPDM 组分的有效浓度越大［18］。

图2 PP／EPDM 共混物的拉伸冲击强度（ at ） 与弛
豫强度（ S I）的关系曲线

对于具有高相容性的聚合物共混体系，其
内耗频率谱上通常只出现一个向低频方向非对

称宽化的α转变峰，这种宽化现象是由于分子
链结构单元的浓度涨落所引起的，为了解释这
类具有一定弛豫时间分布特征的大分子相互作

用在 α转变过程中的行为，Ngai 等人在
Kohlrausch-Williams-Watts （ KWW） 方程的基
础上，提出了耦合模型［19］：

M ＝ （ M U － M R） exp － t
τ*（ n）

1－n
＋ M R

（4）
τ*（ n） ＝ ［（1－ n） ωncτ0］1／（1－n） （5）

式中τ* （ n） 为表观弛豫时间；n 为耦合参数（ n
值越大，分子链间相互作用越强） ；τ0为反映共
混物分子相互作用水平的特征弛豫时间；ωc－1

为分子间相互作用开始出现时的特征时间（对
分子链间作用以范德华力为主的单一聚合物材

料的弛豫过程，ωc－1基本上在1010～1011s－1范
围） 。 以 PIP（聚异戊二烯） ／PVE（聚乙烯基醚）
共混物为例［20］，无论是纯聚合物，还是在共混
物中，PVE 的耦合参数 n 均高于 PIP，因此当
PVE 含量居多时，两相分子链的相互作用程度
明显加强，在内耗频谱上出现特别宽的峰形（图
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3，4） 。 这个结论与 NMR 实验相吻合［21］，即虽
然 PIP 和 PVE 构成了完全相容的共混物，但
它们在共混物中的弛豫过程并不是等同的。

图3 PIP／PVE 共混物在－40℃的损耗模
量（ E″）谱（图中数字为 PVE 含量）

图4 PIP 和 PVE 的平均耦合参数（ n） 与共
混比的关系曲线

半互穿网络体系是紧密结合线性与网络聚

合物的有效手段，但对于分子链在分子水平的
互穿和缠结缺乏直接证据，动态力学分析则成
为有效的表征手段［22］。 PC／Ep（环氧树脂）半互
穿网络中，在一定条件下，PC 链与 Ep 网链形
成分子水平互穿，使共混物的α转变峰温低于
组份线性加合值近20℃（图5） ，并使线性损耗
面积（ E″-T 曲线下的面积） 远高于组份线性加
合值（ ＞70％） ，表明物理缠结的分子链具有协
同弛豫特征，同时也存在链段间的相对运动，因
分子链间的紧密缠结而增加了内摩擦。然而，当
PC 链化学联接到 Ep 网络上时，虽然 T α也降

低，但破坏了这种紧密缠结结构，损耗面积低于
组份线性加合值。

在 PC／Ep 共混物中，PC 链与环氧网链的
物理缠结、氢键作用及化学连接，将制约羟基醚
的运动或改变局部主链的结构，因而可明显地
影响β转变过程。 在非均相时，PC 链与 Ep 网
链分子缠结的量不足，所生产的氢键不足以影
响β峰的位置，但可使 β峰变窄，表明对短链
段局部模式运动的抑制作用（图6） 。 延长熔融
共混时间，部分 PC 的断链及其与环氧树脂的
化学反应，使 β峰明显向低温方向移动，归于
碳酸酯基的贡献。在均相体系中，强氢键作用使
β峰向高温方向移动，峰形最窄，反映出羟基醚
的运动被抑制［24］。

图5 参比纯环氧树脂（ ●） ，PC（20phr ） ／Ep
半互穿网络 （ ○，△，▲） 和混杂网络
（ ∇，□）内耗温度谱
频率：1Hz，M nPC：41，300（ ○，∇，□） ，15，
000（ △） ，51，000（ ▲）

利用半互穿网络中组份间的氢键作用及固

化反应速度的差异，可调整 PC／Ep 共混物的微
观形态，形成含有 PC 球晶分散于半互穿网络
中的结构。 对这种特定结构进行 DMA 研究的
结构表明，由于球晶量较少，在 PC 球晶的 T m

处（228℃） 不呈现松弛特征（ 图7，第一次扫描
曲线） 。将 PC 晶区转变成无定形相后，DMA 谱
低温侧相应于无定形 PC 转变温区出现一个小
峰 T α′（131℃） ，同时 T α则略有升高（图7，第二
次扫描曲线） ，激活能也增加，第三次测量不再
改变。 在聚合物中一般认为晶体对链段的运动
有限制作用，PC 球晶转为无定形后，T α应下降

而不应上升，以上实验结果表明 PC 球晶实际
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图6 参与纯环氧树脂（ ○） 及 PC（20phr ） ／Ep
半互穿网络的β转变过程（频率：1Hz）
均相体系：△，M nPC＝41，300；非均相体系：
∇，●，M nPC＝15，000

图7 非均相 PC（20phr ） ／Ep 半互穿网络的
内耗温度谱

频率：1Hz，M nPC＝51，000；○：第一次扫描；
△：第二次扫描；∇：高温混合

图8 非均相 PC（20phr ） ／Ep 半互穿网络内
耗温度谱的第二次扫描曲线

频率：1Hz，M nPC＝51，000

上对网链运动能力的影响很小。 若形成的 PC
球晶不完整，转变成无定形相后，DMA 谱呈现
出一个宽α峰，T α反而有所降低，激活能也下
降，表明 PC 分散相尺寸太小，不足以呈现其转
变单峰，而界面处的溶混性使 T α下降并形成明

显的肩峰（图8） ［25～29］。

2 纤维增强聚合物基复合材料的
界面与性能研究

  相位增强聚合物基复合材料界面不是异质
材料表面的简单二维接触，而是具有纳米级厚
度以上的三维界面相，其结构和物理、化学性质
均随各组份特性及复合工艺条件不同而有所不

同，目前已认识到界面相是控制复合材料力学
性能及其它性能的一个重要因素（ 图9） ，界面
相问题的研究也就成为复合材料领域的一项重

要课题［30］。 T homason 通过研究界面相对复合
材料内耗行为的影响，总结了界面相产生的4
种情形［31］：（1） 因纤维／树脂之间的相互作用，
限制了分子链运动，在纤维表面形成了刚性界
面层；（2） 因纤维对基体树脂某组分的择优吸
附，在纤维表面形成了成分有别于基体树脂的
界面层；（3）因纤维表面涂层在基体中的不完全
溶解，在纤维表面形成了成分有别于基体树脂
的界面层；（4） 因残留应力的影响，在纤维表面
形成了力学性能有别于基体树脂的界面层。 这
一归纳有助于人们区分和鉴别结构因素与内耗

测量结果中的一些因实验条件而带来的假象。
1972年 Zorow ski 和 Murayama 在研究

PA 和 PET 纤维增强橡胶体系时，提出了通过
测量动态能量损耗以定量表征界面粘连状况的

方法［32］：
tanδadh ＝ tanδc － tanδexp （6）

tanδc ＝ E fV ftanδf ＋ EmV mtanδm
E fV f ＋ EmV m （7）

式中 tanδadh是由于界面不良粘结而导致的内
耗；tanδc和 tanδexp分别是复合材料内耗的计算
值和测量值；E 为弹性模量；V 为体积分数；下
标 f 和 m 分别代表纤维和基体。 他们的工作发
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现界面粘结强度与 tanδadh之间存在着反比关
系。 尽管后来的一些研究结果表明上述方法并

不具有普适性，但关系式（3） 和（4） 揭示了内耗
技术在研究复合材料界面的潜力。

图9 复合材料界面工程

功能复
合材料

结构－功能
复合材料

结构复
合材料

物理功能（电，热，磁，
光，声，生物效应）湿温

效应
力学性能（拉，压，
弯，冲，剪）

复合材料界面微观结构和性能特征（界面热应力效应，界面化学反应和
界面结晶效应引起应力效应）

应用
效能

宏观
性能
效应

微观
结构
设计

几何
结构

环境
条件

复合工艺
条件

树脂基
体特性

纤维或颗
粒物性

宏观
因素
控制

  纤维／聚合物的界面相互作用同样在内耗
峰温有所反映。 如 T heocaris 和 Papanicolaou
的工作发现［33］，纯环氧树脂的α转变峰温显著
高于玻璃纤维增强同种环氧树脂的α转变峰温
（ ～25℃） ，并且当纤维取向从0°改变为90°时，
复合材料的 T g 也下降近20℃。 他们提出了一
个同轴柱体几何模型，成功地解释了纤维排布
方向对复合材料内耗行为的影响，然而对于环
氧树脂增强前后α转变峰温的变化却未能作出
合理的解释，只是定性地认为刚性纤维的引入
和纤维表面浆料是影响基体树脂的主要因素。

Chua 研究了有机硅烷偶联剂处理玻璃纤
维后与双酚 A 聚酯复合的效果［34］，结果表明复
合材料α转变峰的峰高随界面剪切强度线形下
降（图10） ，玻璃纤维表面涂层厚度的增加对应
于α转变峰的强度提高，此外，他还报道了分别
在纤维轴向和垂直于轴向测得的单向复合材料

的α转变峰高，与层间剪切强度和横向弯曲强
度成反比［35］，这些均显示出内耗与复合材料界
面性能间直接的联系。 Chua认为，含有未反应
完全基团的硅烷偶联剂在树脂基体中所形成的

界面相，交联密度较低，这一塑性界面区域的存

在提高了内耗，但降低了界面结合力。

图10 有机硅烷偶联剂处理玻璃纤维增强聚
酯 复 合 材 料 α转 变 损 耗 角 正 切
（ tanδTg ） 与界面剪切强度 （ τ12） 的关系
曲线

Chabert 等人也进行了类似的研究［36］，他
们发现对于单向玻璃纤维增强环氧树脂体系，
经过各种上浆处理的玻璃纤维并未引起基体树

脂 T g 有较大的变化，内耗峰高不能敏感地反
映纤维表面涂层性质的不同，但氨基硅烷偶联
剂却使 α转变峰的激活能及弛豫时间显著提
高。 与 Chua的看法不同，他们把这些变化归因
于偶联剂内部以及偶联剂与纤维之间形成共价
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键，从而增加了界面区域刚度的结果。对于碳纤
维／环氧树脂复合材料，他们证实纤维表面处理
对树脂的α和β转变都有影响，认为未经表面
处理的碳纤维容易导致形成交联密度较低、均
匀性较高的界面相，使得内耗峰高降低、峰形变
宽［37］。 这一结论与 Garton 等人的工作形成鲜
明对照［38］，后者认为碳纤维表面与树脂的交联
与动力学行为无关，并且氧化处理后在碳纤维
表面形成的羧基、羰基和苯氧基等对α转变也
没有影响，但涂覆了 DGEBA 环氧预聚物的
T300碳纤维却能形成交联度较高、均匀性较低
的界面相，因而部分阻碍分子链单元的弛豫。稍
后 Chabert 等人发表的另一篇更为系统的研究
工作［39］，进一步推翻了 Garton 等人的结论。 他
们的结果表明，同样采用未经表面处理的碳纤
维，复合材料中树脂α转变的峰温随着 AU4和
AS4纤维含量的增加而提高，但随着 T300纤
维含量的增加而降低，α转变的峰高则随着各
种纤维含量的增加而呈非线性下降趋势。 对于
氧化处理过的碳纤维复合体系，α转变的峰温
升高，峰高降低，说明界面具有较强的相互作
用，从而提高了界面相的刚性，这与 Chua 在研
究玻璃纤维／环氧树脂体系时所得结论一致。
Perret 等人认为氧化处理去除了碳纤维表面弱
结合层，提高了含氧官能团的浓度，有助于增强
纤维／树脂的结合，同时降低了界面区域分子链
的活动能力；此外，虽然上浆后纤维的润湿性得
到改善，但减少了纤维表面附近催化剂的浓度，
亦即最终降低了交联密度，内耗峰的峰温相应
降低，峰高增加。随纤维含量或纤维表面涂层厚
度的增加，上述影响越来越显著。

前面的讨论表明，人们多采用内耗峰的高
度和峰温来比较实验结果，但事实上这两个参
数往往不足以反映实验对象性质或内耗峰形的

细微差异，并且过分依赖单个实验数据（特别在
内耗峰附近的测量值分散性较大） 给分析带来
误差。恰当的做法应是在建立模型的基础上，用
合适的函数模拟实验值，从而更全面地描述内
耗行为，Harris 等人在这方面进行了尝试［40］：

tanδ＝ A
［ωτ0（1－ T0／T ） －α］－m ＋ ［ωτ0（1－ T0／T ） －α］1－n

（8）
式中 T0是特征温度；A 是与材料模量有关的系
数；α是与相关长度有关的指数；m 和 n是峰形
参数。 他们利用这个方法系统研究了碳纤维分
别经过表面浸渍、电化学聚合、等离子体、表面
氧化处理后，与环氧树脂构成的复合材料的α
转变特征。 结果表明，T0随纤维表面处理方式
不同而呈现上升或下降，A 和 n 则与界面剪切
强度有关（图11） 。

图11（ a）  指数规律系数 A 和 n与界面剪切
强度（ τi ）的关系曲线

曲线拟合时所用常数：T0＝372.79K，α＝9，τ0＝
1.1×10－11，拟合误差置信度在95％以内

图11（ b）  指数规律中峰型参数 （ n） 与损耗
模量峰值（ E″）的关系曲线

3 聚合物基纳米复合材料中的相
互作用与性能

  聚合物基纳米复合材料中，具有高表面能
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的纳米相与基体间的强相互作用，有利于提高
材料的力学性能，并对材料的内耗行为产生重
要影响。当达到纳米水平分散后，界面效应成为
材料最重要的影响因素，甚至造成完全不同于
组份的内耗行为。

Landry 发现复合体系中纳米粒子的分散
状态及其与基体间的相互作用在内耗行为上具

有明显的反映［41］。 含20％纳米 SiO2 （7～
14nm） ／PVAc（聚乙酸乙烯酯）溶液和熔融共混
体系的 α转变峰的峰形和峰位与纯 PVAc 相
同。 但采用溶胶-凝胶原位复合方法，相同比例
的复合体系却表现出宽化α转变特征，而且 T g

以上 E′呈现橡胶平台（不出现粘性流动） ，反映
出粒子-粒子间连续性的差异。 SiO2的含量增
加到30％时，粒子与基体间先后作用的增强使
以上3种方法的复合体系均呈现出橡胶平台。
而且，原位复合体系只有移向高温的单一宽化

α转变峰（图12） ，表明界面效应已经成为控制
材料行为的主要因素，而高聚物本身的 T g 却

表现不出来。 溶液和熔融共混体系在原α转变
的高温方向出现第二峰，Landry 认为此峰源于
SiO2粒子表面 PVAc链的被抑制性运动。在 T g

附近的介电频率谱表现出类似的行为，原位复
合体系具有较宽的松弛时间分布，其介电数据
的不对称性可以用 Schonhals 和 Schlosser 所
提出的双参数模型来描述，从而提出硅酸盐网
络极大地影响 PVAc链的长程动态相关性。

Huang 等人进一步研究了溶胶-凝胶纳米
SiO2／PTMO（聚四氢呋喃） 复合体系中二组份
间化学反应对其内耗行为的影响［42］，证实增加
高聚物主链上可与 SiO2起反应的功能基团导
致 T g 移向高温，因为链段的运动受到了无机
相的限制作用。 在相反转之前，随着 SiO2含量
的增加，T g 也增加（图13） 。 Huang 也曾用内耗

图12 PVAc复合材料（ a）储能模量（ E′）和损耗角正切（ tanδ）及（ b）损耗模量（ E″）的温度谱
（ ○）28（ w t ） ％ SiO2（由正硅酸乙酯制得） ；（ ●）35（ w t ） ％ SiO2（由四氢呋喃浇铸制得） ；（ □）31（ w t ） ％ SiO2（ 由四氢
呋喃浇铸制得） ；（ ■）27（ w t ） ％ SiO2（由熔融共混制得）

图13 由正硅酸乙酯制得的纳米 SiO2与含4个三乙氧基硅烷的聚四氢呋喃复合材料的动态力学行为
（ a）储能模量（ E′） ；（ b）损耗角正切（ tanδ） ，其中 SiO2含量：□，0；△，20；＋，40；×，50；○，60；◇，70
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行为表征 PDMS（二甲基硅氧烷预聚体）在溶胶
-凝胶 SiO2网络中的分散状态［43］，在酸性条件
下，或 TEOS （ 正硅酸乙酯 ） 的含量较高，或
PDMS 的分子量较小时，PDMS 分散得更均
匀，链段受到 SiO2网络的强烈作用，其α转变
峰位从－10℃猛升到90℃或140℃。
  Carotenuto 等对 PMMA（聚甲基丙烯酸甲
酯 ） ／Cu2 （ OH ）2CO3 纳米复合体系的研究表
明［44］，即使复合体系中纳米粒子与基体间不存
在化学键，仅仅因为聚合物围绕粒子形成线团
结构，复合体系的 T g 也将升高10℃左右，并与
粒子的含量成比例。

总之，基于纳米复合体系中无机相与聚合
物链段的尺寸相当，而且其高表面能和表面缺
配位键易于与聚合物链段发生物理和化学作

用，造成内耗行为的变化，这就为利用内耗技术
明确表征复合体系中分散相的分散程度，探索
聚合物内耗的分子机制等方面提供了有效手

段。
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Analysis of Internal Frict ion Features and Structure for Polymer Blends
and Composites

Zeng Hanmin，Rong M inzhi，Zhang M ingqiu
（ Materials S cience I nstitutes，Zhongshan Univ ersity，L aboratory of Polymer Comp osites and Functional Materials，
T he S tate Education Commission of China，Guangz hou510275）

Summary  T he paper represents the situation of internal friction researches for polymer
blends and composites，and analyses specially the correlation betw een internal friction behavior
and microstructure．It is found that both intermolecular interaction in polymer blends and compos-
ite interface interaction are reflected by internal friction features at molecular level，therefore，in-
ternal friction measurement is sensitive probe for characterizing supermolecular structure in poly-
mer blend and composite interface microstructure．T he intrival problem needed to be considered in
the future includes the studying of internal friction mechanism，establishing appropriate model to
describe the internal friction behavior and giving definite physical meaning for characteristic pa-
rameters．

Key words Polymer blends，Composites，Internal friction analysis，Structure features
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Recent Progress in Study of Polysilane（2）
Electronic Structure and Electronic Spectra of Polysilane
Cao Qing，Lu Yun，Xue Qi
（ Dep artment of Polymer Science and Engineering，College of Chemistry and Chemical Engineering，N anj ing Uni-
v ersity，N anj ing210093）

Summary T here is close relationship betw een unusual properties and the electron delocati-
zation along backbone of polysilane．T his review focuses on the recent studies of electron struc-
ture and electronic Spectra of polysilane．

Key words Polysilane，Electronic structure，Electronic spectra，T hermochromism
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