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　　摘要:从支化聚合物的流变特性表征以及分子结构和温度对其流变行为的影响三个方面综述

了支化聚合物的流变特性。长链支化结构明显延缓了整个高分子的松弛过程,这集中表现在剪切

条件下的应变软化和拉伸条件下的应变硬化,而且,长链支化使得时-温等效原理不再有效,对温度

的依赖性也表现出一定的复杂性。改进蛇行理论和耦合模型可以解释部分实验结果,但又都存在

不足。因此,对于支化聚合物独特的流变行为,还需进一步的深入研究。
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　　高分子熔体的流变行为是由其长链分子的拓扑结构决定的
[ 1, 2]
。当高分子主链上引入一定数

量和长度的支链后, 其粘弹性质与线形高分子会有明显不同
[ 3-6]

。长链支化聚合物剪切条件下会

表现出与线形高分子类似的应变软化, 但由于支链的限制将有更长的末端松弛时间,并在拉伸条件

下表现出与线形高分子完全不同的应变硬化松弛过程。支化对聚合物粘弹性质的影响, 无论对工

业界还是科学研究都是一个十分重要和基础的课题 。近年来的一系列研究表明:一方面通过引入

相同或相似结构单元的长支链可以明显提高聚合物的熔体强度(这对于熔融纺丝 、吹膜等熔体拉伸

加工过程是十分有利的)
[ 3 ～ 5, 7～ 9]

;另一方面也可以通过含有特征官能团支链的引入对聚合物进行

改性, 提高其光学 、热学和力学性能
[ 10～ 12]

。目前,随着控制聚合反应和机理研究的进一步深入,人

们已能够直接得到各种具有明确拓扑结构的支化聚合物, 如梳形
[ 13]
、星形

[ 14～ 17]
、H 形聚合物

[ 18]
等,

这对支化聚合物流变学的深入研究与探索起了极大的推动作用 。

本文将从支化聚合物流变特性表征 、高分子拓扑结构和温度的影响几个方面综述支化聚合物

熔体流变行为的特性和研究进展。

1　支化聚合物流变特性的表征

动态剪切实验中,线形高分子的模量-频率曲线主要包括两个区域
[ 19]
:橡胶平台区和末端区 。

前者反映了与缠结相联系的松弛过程,是链段运动的结果,后者则反映了整个高分子的松弛过程 。

当高分子主链上引入一定数量和长度的支链后, 由于支链松弛过程的参与,其末端松弛时间(τmax )

将会明显长于分子量相同的线形分子, 平台区的频率范围也会因此而加宽
[ 20 ～ 25]

。链段松弛过程不

受支链数目和长度的影响,通常线形和支化聚合物的链段松弛过程在高频区会收敛于同一个平台

模量,因此,在研究支化聚合物流变行为时,人们往往更关心频率低于平台区的松弛过程 ———末端

松弛过程
[ 15,16, 26]

。
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末端松弛时间( τmax )是与聚合物分子结构密切相关的最重要的流变参数之一, 通常可以定义

为损耗模量最大值时频率的倒数
[ 27]
,即 τmax =1 ωdG″ dω=0 ,对于单分散聚合物近似有

[ 28]

τmax =η0 G
0
N ( 1)

其中,η0 是零切粘度(也称之为末端粘度) , G
0
N是平台模量 。另一个特征时间是 G′和G″在低频区外

推交叉点对应的频率的倒数, 它与末端松弛时间有同样的温度和聚合物分子结构依赖性,有时二者

是可以通用的。如果将末端松弛时间用链段松弛时间进行归一化,可使它不受温度的影响,使用起

来有时可能更方便一些
[ 14]
。

零切粘度 η0 和稳态柔量 J
0
e 是另外两个常用来表征聚合物流变特性的重要参数,可分别通过

储存模量和损耗模量曲线外推至低频得到
[ 29, 30]

:

η0 = lim
ω※0

G″( ω)
ω

( 2a)

J
0
e = lin

ω※0

G′( ω)
[ G″( ω) ]

2 ( 2b)

图 1　Meissener 得到的支化 LDPE 在剪切和

拉伸流动下的实验结果[34]

η是剪切粘度,η+是瞬态拉伸粘度, t 表示时间

　　支化聚合物由于其较小的流体力学体积(均方旋转半径小于线形高分子) , η0 通常小于相应的

线形高分子,特别是长链支化聚合物不再服从 η0 ～ M
3.4
的幂律关系,而且 η0 和 Mw 之间也无明显

的相关性,因此,单纯考察 η0 对Mw 的依赖性是没有意义的, 只有当引入支化系数 g 后( g=( [ η] b 

[ η] l)
2
, [ η]是特性粘度, 下标 b和 l分别指支化和线形聚合物) , 1gη0 和 1g( gMw )之间才会显示出

较好的线性关系
[ 19]
。Berry 、Graessley 和 Roovers等得出星形支化聚合物的 η0 和 J

0
e 应服从如下关

系
[ 31 ～ 33]

η0 =K bexp(γMα Me) ( 3a)

J
0
e =K′bM ρRT ( 3b)

M 表示分子量, 下标 a 和 e 分别表示支链和两

缠结点之间的链段, ρ是质量密度, R 和 T 分别

是普适气体常数和温度, K b 、K′b 和 γ均是常

数。

拉伸过程中支化聚合物的粘弹行为通常可

以在恒定温度和应变速率条件下测量瞬态拉伸

粘度( η
+
)随时间的变化来表征。进行单轴拉伸

时, η
+
=( σ11-σ22 ) ﹒ε, 这里 σ11-σ22是单轴拉伸

时的法向应力差, 也就是样品单位截面积上施

加的力, ﹒ε是应变速率。图 1是Meissner 给出的

支化 LDPE在单轴拉伸和剪切时的一个经典松

弛图谱
[ 34]
, 从中可以清楚地观察到 LDPE拉伸条

件下的应变硬化行为, 即在非线性区域里不同

应变速率下瞬态拉伸粘度随时间而迅速升高 。

瞬态拉伸粘度和零切粘度之间的关系, 对

于线性高分子而言是服从 Trouton规则的
[ 30]
, 即

η
+
=3η0 , Ferri等报道无规支化聚苯乙烯在小应
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变时的拉伸流动行为也服从上述规则
[ 35]
,然而他们讨论的无规支化聚苯乙烯的支链长度 Mb Me <

7.8,是否能将此结论应用于所有支化聚合物还有待进一步证实,特别是对于长支链聚合物。

由于线性和非线性粘弹性之间的明显差异(即瞬态粘度随时间而变化) , 简单的时-温叠加原理

是无法将不同温度下的拉伸数据叠加成一条叠合曲线( master curve)的
[ 36,37]

。原因主要是瞬态拉伸

粘度即取决于时间和温度,也受应变速率的影响 。为此, 必须知道聚合物非线性行为的本构方程 。

一些基于连续介质和分子理论的本构方程已经由 Larson做了很好的总结
[ 38]
, 其中一个有着广泛应

用的Wagner形式本构方程保留着 Boltzmann叠加原理单一的积分形式, 并且假设非线性应力松弛

模量 G( t , γ)可以被分解成时间依赖的线性应力松弛模量 G( t )和非线性函数 h, 那么对于在温度

T0 、时间 t0 和应变速率 ε0 时的拉伸流动,可以写出如下形式的本构方程
[ 35]

σ( t 0 , T0 , ﹒ε0 ) =﹒ε0∫
t
0

0
h( ﹒ε0 t) G( t , T0 ) Γ( ﹒ε0 , t ) dt ( 4)

这里 Γ0 ( ﹒ε0 , t )是有限应变张量, 并且 Γ0 ( ﹒ε0 , t ) =[ 2exp( 2﹒ε0 t ) +exp( -﹒ε0 t ) ] 。上式说明在非线性

拉伸流动中同样可以应用一种扩展的时温叠加原理。实际上, 非线性函数 h 只与无量纲参数﹒ε0 t

有关,令 ﹒ε1=﹒ε0 aT, t 1=t0 aT ,则可以得出如下关系

σ( t 0 , T 0 , ﹒ε0 ) =
ρ0 T0
ρ1 T1

σ( t 1 , T1 , ﹒ε1 ) ( 5)

图 2　无规支化 PS 拉伸应力的叠合曲线( master curves) [ 35]

aT 是与温度有关的移动因子 。上式表明如果

将时间和应变速率的影响并入移动因子 aT

后, 不同温度下测量得到的瞬态拉伸粘度随

时间的变化就可以合并成一条单一的叠加曲

线(master curve ) 。然而, 由于瞬态粘度是时

间 、温度和应变速率的函数, 这样的移动因子

是不能象线性粘弹谱一样得到的。如果要把

两条粘弹曲线叠加在一起,需要知道下一条

瞬态粘度-时间曲线应在多大应变速率下测

量, 这可以用线性剪切实验中的移动因子来

确定, 这样得到的一组不同温度和应变速率

下的拉伸粘弹谱就可以用类似传统的线性剪

切粘弹谱的叠加方法来得到一条在某个参考

温度下的叠加曲线, 图 2是 Dino Ferri得到的

无规支化 PS在参考应变速率 1s
-1
和参考温度 170℃下的叠加曲线

[ 35]
。

2　分子结构的影响

分子结构对支化聚合物流变行为具有决定性的影响。对于支链与主链具有相同结构的支化聚

合物而言,随支链分子量的增加, 支化聚合物的 τmax显著增大, 支链对支化聚合物末端松弛过程的

影响要明显强于线形高分子的链长增加对其松弛过程的影响。在低于支链数目 支化密度某个临

界值的范围内, 末端松弛时间对支链长度的这种依赖性是独立于支链数目 支化密度的, 这与理论

模拟和一些低支链数目 支化密度的实验结果是一致的
[ 15, 16,18, 21, 39 ～ 41]

。
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然而, 当支化密度超过该临界值以后, 聚合物的整个松弛过程将发生显著变化 。Pakula 和

Roovers
[ 14]
等在研究多臂星形聚异戊二烯和聚丁二烯时发现, 当星臂数目超过 64时,橡胶平台和末

端区之间的转变不再是一个单一的松弛过程,整个松弛过程需要用三个松弛时间来表征,链段松弛

时间 、星臂支链的松弛时间以及末端松弛时间,并且,随着支链数目的增加,支链松弛和末端松弛就

区分得愈加明显 。类似情况在树枝状聚苯乙烯的流变行为中也有报道
[ 42]
,随着超支化结构的不断

形成, 支链松弛过程在动态粘弹谱上的反映也越趋明显, 然而,它们的支链松弛机理可能存在一定

差异,超支化结构对于延缓整个分子松弛过程的程度似乎要比星形支化结构更加显著和有效 。

当引入与主链结构不同的支链来改性聚合物时,这类支化体系的流变松弛行为与前述体系(主

链与支链有相同结构单元)会存在一定差异。对于支链液晶聚合物体系,它们的流变行为会因为液

晶的有序排列而表现出某种特征行为 。根据 Doi的预测, 处于各向同性相中的液晶基元的运动会

由于邻近基元的“笼蔽效应”而严重受阻,而向列相中液晶基元间的有序排列使得“笼子”膨胀,增大

了基元旋转扩散的可能性,因而,在发生各向同性-向列相转变时, 体系粘度会降低
[ 43]
。但令人奇

怪的是,早期的流变学研究似乎并没有探测到这种液晶支链给聚合物力学松弛所带来的影响,这些

实验结果使人们得出
[ 44 ～ 46]

,支链液晶聚合物的熔体流变行为主要取决于柔性主链, 当温度改变,聚

合物发生各向同性相-向列相转变的时候, 体系粘度是连续变化的, 即这种支链的有序排列不会改

变聚合物的粘弹性质。Zental和Wu
[ 45]
在研究了具有不同液晶支链长度和不同末端基团的支化聚

合物体系后也得到了类似的结论:剪切力场作用不会造成液晶相的有序排列。

明确反映出液晶支链对支化聚合物流变松弛行为影响的报道来自Kornfield研究组的结果 。与

早期的研究结果不同,他们得出
[ 47, 48]

,在各向同性相-向列相转变时的动态模量变化是不连续的,体

系的粘弹行为具有明显的频率依赖性, 只有在临界频率以下,粘弹性质对于各向同性相-向列相转

变以及向列相液晶单元的取向排列才是敏感的。同时,他们通过流变光学实验也观察到,力场能够

诱发向列相单元的宏观取向排列, 而且这种取向也伴随着动态模量的降低。模量降低对于高分子

量体系是十分显著的,但对于低分子量体系而言, 处于各向同性相和向列相时的流变行为几乎是相

同的。流变行为对于分子量的依赖性反映了链缠结效应的影响,高分子量体系在向列相时平台模

量的降低则表明了此时的高分子链有更大的有效蛇行管道直径以及横向运动空间
[ 48]
。

如果支链的空间位阻增大,例如在主链上引入树枝状结构的支链( branches with dendritic struc-

ture)时,那么, 高分子链在松弛过程中将会受到更大的蛇行阻力,因而可能会表现出更加缓慢的松

弛行为。然而, 遗憾的是,目前这类支化聚合物流变学的研究报道还十分有限 。在最近的工作中,

Jahromi
[ 49]
研究了含有聚醚支链的聚氨酯的流变行为 。这种分子水平上完全均相的支化体系表现

出了典型的牛顿行为,并且是热流变简单的, 即时-温叠加原理可以有效地将不同温度下得到的流

变曲线叠加起来 。但是, 尽管这种聚醚支链具有树枝状结构,却并没有观察到长链支化聚合物中常

见的支链阻尼效应, 相比较之下,树枝状支链对于聚氨酯主链分子间相互作用的屏蔽效应却有所体

现,即体积更大的聚醚支链能够更有效地屏蔽聚氨酯主链间相互作用,从而使得其复合粘度的下降

更为显著 。由于这些支化聚合物较低的分子量(无法形成缠结)和较宽的分子量分布,目前的实验

结果还无法使人们对含有这类支化结构的聚合物体系形成一种较为全面的认识 。

3　温度的影响

支化聚合物流变行为的温度依赖性同样是和其分子的拓扑结构密切相关的
[ 50]
。对于支链长

度和支化密度都较低的支化聚合物,其流变行为与线形聚合物类似, 是热流变简单的,即时-温叠
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加可以精确地完成, 粘度的温度系数也不依赖于聚合物分子量
[ 3, 28, 33]

。然而,支化对聚合物流变行

为温度依赖性的影响是明显的
[ 30]
,这从表 1所列几种典型商业聚合物的粘流活化能数据中即可看

出,短支链 PE的粘流活化能比线形 PE高 5kJ mol, 高甲基支链含量的 PP 的活化能比线形 PE高

15kJ mol,长支链 LDPE 的活化能比线形 PE增加了 30kJ mol,而有苯环侧基的 PS有高达 100kJ mol

的活化能,对温度非常敏感,这表明增加支链长度和空间位阻均会提高聚合物熔体粘度( η0 )对温度

的敏感性。Shirayama等报道聚 α-烯烃的粘流活化能当支链为 4个碳时达到最大值,当有 6个以上

碳的支链时反而有低的活化能,低限是 18kJ mol, 这与已有的实验结果是一致的
[ 19]
。

表 1　几种典型聚合物的粘流活化能[19]

聚合物 HDPE 线形 LDPE 长支链LDPE PP PS

粘流活化能(kJ mol) 25 30 55 40 100

　　活化能随着支链长度的增加表现出先增加 、后降低 、中间经过一个最大值的现象表明, 摩擦系

数和自由体积随支链长度增加而增加,在达到最大活化能后,自由体积是主要因素。Bersted
[ 51]
报道

LDPE的粘流活化能随着长支链的数目增加而增加, 而且当分子量固定时, 牛顿粘度有最大值 。长

支链不仅产生更多的缠结,也降低了高分子链的流体力学体积, 这表明可能有两个竞争机制的存

在:缠结限制流动,而流体力学体积降低则减小了摩擦系数
[ 19]
。

图 3　线形 PIP( L-PIP1 和星形 L-PIP2)和星形 L-PIP( S-

PIP1 和 S-PIP2)的末端松弛时间随温度倒数的变化[ 51]

L-PIP1:Mw=145kg mol, Mw Mn =1.06;L-PIP2:Mw=357kg mol ,

Mw Mn=1.08;S-PIP1:Mw =342kg mol, Mw Mn =1.10, Ma Me

=18;S-PIP2:Mw=854kg mol , Mw Mn=1.10, Ma Me=44

带有能形成足够缠结支链的支化聚合物的流变行为通常是热流变复杂的。这种复杂性不仅表

现在时-温叠加原理的失败和粘度的温度系数不再独立于分子量(而是与支链的长度和支化密度有

关) , 而且也表现在对于不同种类的支化聚合物, 其末端松弛过程也有相当大的差别
[ 34,52]

。对于长

链支化聚丙烯( PP)和星形聚异戊二烯( PIP)等来说,其粘弹行为的温度依赖性要明显比相应线形聚

合物粘弹行为的温度依赖性更强, 而星形支化和线形聚异丁烯( PIB)的粘弹行为却具有相同的温度

依赖性
[ 52 ～ 57]

。

评价聚合物粘弹行为的温度依赖性有各

种方法。η0 和其它粘弹函数如 G′( ω) 、G″( ω)

和 tanδ( ω)有相同的温度依赖性,然而, 这些结

果可能对实验过程中的扭矩误差是敏感的, 它

们本身随温度而变,这可以通过研究末端松弛

时间的温度依赖性来避免,它与上述粘弹函数

具有同样的温度依赖性, 并且服从 Vogel-

Fulcher方程
[ 57]

τmax =τ0exp
B

T -T 0 ( 6)

式中 τ0 是常数;T 0是理想玻璃化温度(粘度发

散时的温度) ;B 称之为表观粘流活化能。对

于长链支化聚丙烯( PP) 、聚异戊二烯( PIP) 、氢

化聚异戊二烯( HPIP) 、聚丁二烯( PB) 、氢化聚

丁二烯( HPB)等, 实验上已经观察到支化聚合

物比线形聚合物对温度更为敏感
[ 30, 52, 53, 57 ～ 59]

,
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图3是两种线形和两种星形PIP的松弛时间对温度的依赖性,支化PIP 松弛时间对温度更强的依赖

性能够被清晰地观察到
[ 57]
。

Graessley
[ 52]
认为,支化和线形聚合物对温度不同的依赖性主要是由于支链需要通过等同长度

涨落回缩进入构象限制的管道中去,这样的回缩将产生更加紧凑的瞬态结构,这意味着体系中旁式

构象的比例要高于平衡时的反式构象比例。一般而言,旁式构象比反式构象有更高的能量,因此导

致末端松弛时间的活化阈值升高, 并且预测这样的活化阈值 E a 满足下式

Ea = Λ
Ma

Me
( 7)

比例常数 Λ依赖于化学结构,反映了旁式和反式的能量差 。支化引起的过量的活化能将和键构象

的相对能量有关,后者可以从特性粘度的温度依赖性或分子链尺寸的温度系数 κ进行估算:κ≡dln

<r
2
> dT , <r

2
>是分子链的均方末端矩 。基于这样一种理解,前面讨论的支化 PP 、HPIP 、PB 、HPB

等对温度更强的敏感性可以得到很好解释,而且, 对于聚异丁烯来说,热弹性测试表明其κ几乎可

以忽略( <10
-4
) , 这意味着旁式和反式构象能几乎是相等的( Λ=0) , 因此,支化和线形聚异丁烯的

流变行为应该有相同的温度依赖性时, 对此, Santangelo
[ 60]
等已经给出了相应的实验结果证实 。

然而, 在研究PIP 流变行为的温度依赖性时,上述观点出现了偏差。因为, PIP 的旁式和反式构

象具有相同的能量, 但实验中却也观测到了更强的温度依赖性 。在描述聚合物粘弹性质的温度依

赖性时,耦合模型提出了一种更加粗线条化的理论:用一个耦合参数 n 来描述系统的动力学, n 值

大小与高分子周围的拓扑限制有关 。一些研究表明, 单分散柔性 、线形高分子具有相同的 n 值( n

=0.4)
[ 61]
,但对于支化聚合物而言,耦合参数 n 应该由于更严重的缠结限制而增加, 并且支化和线

形聚合物松弛过程的活化能与 n 之间满足下式
[ 57]

Ebranch
E linear

=
1 -n linear
1 -nbranch

( 8)

方程( 8)意味着支化聚合物的温度依赖性总是强于线形聚合物,即支化样品必然导致一个更大的表

现活化能值,但这似乎又无法解释支化和线形聚异丁烯对温度具有同样依赖性的流变特性
[ 62]
。显

然,关于支化聚合物粘弹行为温度依赖性的理解, 目前还没有一个完整的理论能够合理解释人们已

经观测到的实验现象,这方面还有待于进一步的深入研究。

4　结束语

与线形高分子不同, 支化高分子熔体是热流变复杂的, 其流变学特性主要表现在:( 1)支化减小

了高分子的流体力学体积,降低了零切粘度, 支链松弛过程的加入使得整个高分子的末端松弛时间

延长;( 2)长链支化聚合物在拉伸过程中会表现出明显的应变硬化, 并使得时-温叠加原理不再有

效;( 3)支化高分子的拓扑结构对其整个松弛过程有显著的影响,支化密度和支链长度存在临界值,

超过此临界值, 支链松弛过程将会清晰地反映在动态粘弹谱上;( 4)支化聚合物流变行为的温度依

赖性是复杂的, 多数支化聚合物的流变行为比相应线形聚合物有更强的温度依赖性,但也有一些支

化聚合物和其相应线形高分子具有同样的温度依赖性,如聚异丁烯。

支化聚合物的熔体流变行为是丰富且又复杂的, 这使得人们对于它的认识和理解还有许多方

面需要进一步完善和发展,概括起来,有如下几个方面:

( 1)进一步明确支化高分子拓扑结构对其流变松弛行为的影响, 包括多臂星形 、超支化结构的

影响等,建立相应的分子松弛理论;
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( 2)进一步明确不同种类支化高分子和不同拓扑结构支化高分子粘弹行为的温度依赖性;

( 3)研究用于接枝改性目的的 、含有不同类型支链的支化聚合物的熔体流变行为, 如含有刚性 、

半刚性支链的柔性链 、含有极性支链和非极性主链高分子等;

( 4)反应接枝过程中的化学流变行为研究等。
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Rheological Characteristics of Branched Polymer Melts

LU Hong-bin, YANG Yu-liang
( Department of Macromolecular Scienece , Key Laboratory of Molecular Engineering ,

The Ministry of Education, Fudan University , Shanghai , 200433, China)

Abstract:The rheological characteristics of branched polymers, as well as the effects of molecular struc-

ture and temperature on them, were reviewed in this paper.The molecular structure with long branches dis-

tinctly slows the relaxation process of macromolecules, which have been observed from their shear-softening and

the elongation-hardening behaviors.Furthermore.the time-temperature superposition principle was reported in-

valid in this case, and the temperature dependence of rheological behaviors also displayed certain complexity .

Although the modified reptation theory and the coupling model were able to explain some experimental results,

the defects of them could exist.As a consequence, the rheological behaviors of branched polymers still need to

be further understood by some systematic investigations.

Key words:Branched polymers;Melt rheology;Terminal relaxation;Strain-hardening
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