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1. Wprowadzenie

Poszukiwanie  zwią zków,  jakie  istnieją   pomię dzy  fizyczną   mikrostrukturą   polimeru
a  własnoś ciami wytrzymał oś ciowymi  jest  jednym  z bardziej  istotnych problemów  w  bada-
niach  zwią zków  wielkoczą steczkowych.  Przykł adem  tych  poszukiwań  może  być  współ-
zależ ność  mię dzy  zmianami  struktury  czą steczkowej  i  nadczą steczkowej  wł ókna  poli-
amidowego  w  miejscu  zerwania,  wywołanymi  dekohezją   zmę czeniową   [1],  czy  ogólnie
reotermokinetyczne aspekty  wytę ż enia  i zmę czenia  tworzyw  sztucznych  [2- 4].

Zjawiska  pę knięć  zmę czeniowych  wł ókien  i  polimerów  pod  dział aniem  wielokrotnie
powtarzają cych  się   obcią ż eń  są   przedmiotem  coraz  wię kszego  zainteresowania  technolo-
gów  i  konstruktorów  [5]. Z  punktu  widzenia  przeznaczenia prowadzone  są   dwa  rodzaje
badań:

—  badania,  których  celem jest  dokładniejsze  poznanie  warunków  i mechanizmu zmę-
czenia ;

—  badania  materiał ów na  próbkach  w  celu  oceny  i  porównania  właś ciwoś ci  zmę cze-
niowych  róż nych  rodzajów  tworzyw,  wpływu  skł adu  chemicznego,  wpł ywu  obróbki
termicznej  itp.

W  niniejszym  opracowaniu pragnie  się   zwrócić uwagę  na niektóre zjawiska  zachodzą ce
w  strukturze monofilamentu poliamidowego  przy jego zmę czeniu.

Zagadnienie  reoefektów  rozwoju  dekohezji  zmę czeniowej  oraz analiza  fizycznej  mikro-
struktury  obszarów  szczelin  i pę knięć  zmę czeniowych  znajduje  się   w  krę gu  zainteresowań
szeregu  badaczy.  Rozwój  badań mają cych  na  celu  wyjaś nienie  mechanizmu procesu  zmę-
czenia  opierał   się   gł ównie na  metodach rentgenograficznych.  Chodziło  przede  wszystkim
o  poznanie  zmian  mikrostruktury  fizycznej  tworzywa  w  procesie  zmę czenia.  W  pracy
niniejszej  gł ówny nacisk  bę dzie poł oż ony na badania  elektronomikroskopowe, a  zwł aszcza
analizę  złomów zmę czeniowych ż ył ki.

2. Przegląd literatury

Punktem wyjś cia  rozważ ań  dotyczą cych zjawiska  zmę czenia jest n iejednorodność  struk-
tury  ciał   polikrystalicznych,  jakimi  są   polimery.  Problem  sprowadza  się   w  pierwszym
rzę dzie  do  zagadnienia  dwufazowej  czy  też  jednofazowej  struktury  polimerów.  W  pierw-
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szym  przypadku  przyjmuje  się , zgodnie  ze  stwierdzeniami  MEYERA  i MARK A  [6], HEARLE'A
[7],  STATTONA  [8], KITAJGORODSKIEGO,  KARG IN A  i  SŁONIMSKIEGO  [9] i  innych  [10], że poli-

mery  są  utworzone z dwóch  czę ś ciowo  niezależ nych  od  siebie  faz:  krystalicznej  i  amorfi-
cznej.  W  drugim  zaś,  według  koncepcji  BENARTA  [11]  i  HOSEMANNA  [12],  polimer  jest
utworzony  z  makroczą steczek  tworzą cych  lokalne  stany  skupienia  o  róż nym  stopniu
doskonał oś ci  uporzą dkowania,  które z punktu  widzenia  termodynamicznego są  ukł adem
jednofazowym.  Rozpatrując  zatem  zjawisko  zmę czenia  wł ókna, a zwłaszcza  zmian  jego
mikrostruktury  fizycznej  w strefie  zerwania,  z  tych  róż nych  koncepcji  budowy  fizycznej
należy  zdawać  sobie  sprawę.  W  każ dej  z przytoczonych  koncepcji  budowy  polimerów
zakł ada  się  wystę powanie  obszarów  krystalicznych  bą dź  parakrystalicznych  o duż ej  do-
skonał oś ci  uporzą dkowania  (lamel),  które  są   oddzielone  wzajemnie  obszarami  nieupo-
rzą dkowanymi  bą dź  parakrystalicznymi  o niskiej  doskonał oś ci, róż nego  rodzaju  wtrą ce-
n iami  i  szczelinami.  Mają   one rozmaitą   sprę ż ystoś ć,  plastyczność  oraz  wytrzymał ość
i  dlatego  pod  obcią ż eniem powstaje  niejednorodny stan naprę ż enia. W zwią zku  z efektami
reotermokinetycznymi  wytwarzają   się  w nich  róż nice  potencjał ów  pól  sił owych,  których
relaksacja  powoduje  nieodwracalną   przemianę   energii  obcią ż eń. W niektórych  obszarach
uporzą dkowanych  mogą   zachodzić odkształ cenia plastyczne  już  wówczas,  kiedy  naprę ż e-
nia  nominalne są  mniejsze  od  granicy  sprę ż ystoś ci.  Przy  dostatecznie  duż ej  liczbie  zmian
obcią ż eń  może  nastą pić  przekroczenie  granicy  plastycznoś ci  i umocnienie niektórych  ob-
szarów  uporzą dkowanych,  co prowadzi  do utworzenia  się  pojedynczych  mikropę knięć
wewną trz  nich. Pojedyncze  powstałe mikropę knię cia są  niejednorodnoś ciami tego  samego
rzę du, co niejednorodnoś ci  mikrostruktury  tworzywa  polimeru.  Rozwój  czy  też  przerwa-
nie  wzrostu  mikropę knięć  zależy  od sprę ż ystego  otoczenia  obszarów  uporzą dkowanych,
w  których  te mikropę knię cia powstał y, czyli  od  rozkł adu naprę ż eń.

Badania  rentgenograficzne  zdają   się  wskazywać  [13],  że mechanizmy  odkształ cenia
plastycznego  i pę knię cia  przy  obcią ż eniach  statycznych  i  dynamicznych  mają   jednakową
naturę.  Badania  za pomocą   mikroskopu  elektronowego  zaczynają   wnosić  bardziej  wnikli -
we  informacje.  Stwierdza  się  mię dzy  innymi  wystę powanie  dyslokacji  i poś lizgów w ob-
szarach  uporzą dkowanych  [14]  oraz  odkształ cenia  siatki  krystalicznej  [15].  Po przył oż e-
niu  naprę ż enia  gę stość  dyslokacji  zwię ksza  się   [16],  wzrasta  zatem  energia  swobodna
ukł adu. N ie jest wykluczone,  że dyslokacje  mogą   się  skupiać na przypadkowej  powierzchni
rozdziału  faz  i obniż ać energię   odkształ cenia, zwią zaną   z pojedynczymi  dyslokacjami  [17],
co  z kolei  może prowadzić  do zmniejszenia  energii  swobodnej  ukł adu.

Powstawanie  poś lizgów  przy  obcią ż eniach  zmiennych  może  być  tylko  wynikiem  dzia-
ł ania  naprę ż eń  stycznych,  są   one  przyczyną   zmiennego  plastycznego  mikroodkształ cenia
przy  zmę czeniu.  Dział anie  ich sprowadza  się  do umacniania  najsłabszych  krystalitów,
dopóki  pod  wpływem,  coraz  wię kszego  obcią ż enia  nie  zaczną   pę kać.  Osłabienie  wskutek
pę knię cia  najsł abszych  krystalitów  może  być kompensowane  umacnianiem  krystalitów
bardziej  wytrzymał ych.  Dalszy  wzrost  mikropę knięć  i powstawanie  nowych  zostaje  wów-
czas  zahamowane. Jest  moż liwe  jednak i zjawisko  odwrotne — postę pują cy  rozwój  mikro-
pę knięć i ich  ł ą czenie się   w jedną   wspólną   szczelinę.  Od  tego  momentu zostaje  przerwane
powstawanie  innych  szczelin.

Wzrost  postę pują cej  makroszczeliny  przez  stopniowe  ł ą czenie się  mikroszczelin ma
zwykle  kierunek  prostopadły do kierunku  dział ania  głównych  naprę ż eń  rozcią gają cych.
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Proecs powstawania,  rozwoju  i ł ą czenia się  mikroszczelin stanowi drugie stadium zmę czenia.
Pę knię cia  zmę czeniowe  rozprzestrzeniają   się  nie w  całej  obję toś ci  monofilamentu  podda-
wanego  obcią ż eniom  zmiennym,  lecz  tylko  w jednym  z przekrojów,  w  których  ł ą cząc  się
przechodzą   przez najsłabsze  skł adniki niejednorodnej  struktury.

Przy pewnym  stanie odkształ cenia i naprę ż enia materiału nastę puje  kres jego  nasycenia
energetycznego  i  dalsze  dział anie sił  zewnę trznych  prowadzić  może  tylko  do  dekohezji.
Badania  prowadzone  przez  OD IN GA  [18], PETERLINA  [19],  ZEUKELIESA  [14],  KU ROKAWE
[20],  YOKOBORI  [21],  OROWANA  [22],  AFANASIEWA  [23],  N ISHIHARE  i  KOBAYASHI  [24],

FREUDENTHALA  [25]  i  innych  [26]  dowodzą   zł oż onoś ci  zniszczenia  zmę czeniowego  ciał
polikrystalicznych.  Brak  jest zupeł nie opracowań  opisują cych  zmiany  strukturalne zacho-
dzą ce  w  miejscu  zerwania  ciała  poddawanego  wielokrotnemu  rozcią ganiu.  Wydaje  się ,
że  w  oparciu  o  dokonaną   analizę   mikrofraktograficzną   zł omów  zmę czeniowych  bę dzie
moż liwe  lepsze  zrozumienie  mechanizmu  zniszczenia  monofilamentów  i  wł ókien.

3.  Charakterystyka materiału pomiarowego

Analizę   mikrofraktograficzną   i  badania  elektronomikroskopowe  prowadzono  na
ż yłce  poliamidowej  z  poliamidu  6.  Charakterystykę   wskaź ników  fizyko- mechanicznych
monofilamentu  podano  w  tablicy  1.  Badania  zmę czeniowe  ż yłek  realizowano  na  pulsa-

Tablica 1. Charakterystyka wskaź ników fizyko- chemicznych włókna wyjś ciowego

Wielkość mierzona  Wartość liczbowa

Stopień Jcrystalicznoś ci [%]
Orientacja  ogólna  (dwójlomnoś ć)
Ką t  orientacji  osi krystalitów  [stopnie]
Wielkość krystalitów w kierunku prostopadłym  do  płaszczyzny w  [A] :
—  (200)
—  (020)  +  (220)

Gę stość  [Mg/ m3]
Stopień  polimeryzacji
Wytrzymałość na rozcią ganie [G]
Wydłuż enie przy zerwaniu w [%]
Ś rednica włókna  [jj.m]

54,9±3,2
O,O516±O,O004

15°10'

35,0
49,0
1,1423

128,1
495,0+5,3
20,2  ± 1,3

82,0

torze PK-3 produkcji  radzieckiej  [27], pracują cym przy stałej amplitudzie wydłuż eń w każ-
dym  cyklu  A X  = const.  Badania  wykonano  przy  odległoś ci  mię dzy  zaciskami  500  mm
i  stałym wstę pnym  obcią ż eniu  próbki  równym  40 G. Pomiary prowadzono  w  warunkach
klimatycznych:  temperatura 20± 2°C;  wilgotność  wzglę dna  powietrza  65+_3%.

Znuż enie ż yłek prowadzono w dwóch wariantach,  stosują c:

a) stałą  czę stość zmiany naprę ż enia, a zmienną  amplitudę  wydłuż enia,
b) stałą   amplitudę  wydłuż enia,  a  róż ną   czę stość  zmiany  naprę ż enia.
W  wariancie  pierwszym  czę stość  wynosiła  625  cykli/min,  amplituda  natomiast  0,8 +

+  1,8%,  w drugim  zaś amplituda była równa  1,2%,  natomiast czę stość  zmiany naprę ż enia
225, 425, 525, 625 cykli/min.
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4. Metodyka badań

4.1. Obserwacje  w mikroskopie elektronowym.  Bezpoś rednią   obserwację   struktury  powierzch-
ni  zerwanych  odcinków  ż yłek  w  miejscu  zł omu  oraz  w  pewnej  odległos'ci  od  zł omu,  jak
i  ż ył ek nie poddanych znuż eniu prowadzono na mikroskopie  elektronowym  typ  BS 242 D
czechosł owackiej  firmy  Tesla.  Obserwacje  prowadzono  na  replikach  platyno wo- wę glo-
wych  uzyskiwanych  metodą   BRADLEYA  [28].

4.2. Obserwacje  w mikroskopie ś wietlnym.  Prowadzenie  bezpoś rednich obserwacji  powierzch-
ni  ż ył ek  o  duż ej  ś rednicy,  rzę du  kilkudziesię ciu  mikrometrów,  z  uwagi  na  małą   gł ę bię
ostroś ci  mikroskopu  ś wietlnego  jest  bardzo  utrudnione,  a  dla  powię kszeń  rzę du  setek
razy  prawie  niemoż liwe.  Trudność  ta  wystę puje  zarówno  przy  obserwacji  ż ył ki  w  ś wietle
przechodzą cym,  jak  i  odbitym  (przy  górnym  skoś nym  oś wietleniu)  [29].  Radykalną   po-
prawę   uzyskano  prowadząc  obserwację   odcinków  ż yłek  w  polistyrenie,  wykonanych
w  sposób  analogiczny  jak  do  celów  mikroskopii  elektronowej.  Obserwację   odcinków
w  ś wietle przechodzą cym prowadzono na  radzieckim mikroskopie  MIN - 8  stosując  polską
nasadkę   fotograficzną   M N F firmy  PZO.

5. Wyniki  obserwacji

Bezpoś rednich  informacji  o  niszczeniu  badanych  ż yłek  poliamidowych  w  procesie
znuż enia  dostarczyła  analiza  zdję ć  wykonanych  na  mikroskopach  ś wietlnym  i elektrono-
wym.

Mikrofotografie  replik  powierzchni  wykonanych  dla  ż ył ki  nie  poddanej  znuż eniu
i  znuż onej  (rys.  1) wykazują   istotne  róż nice  w  ich  strukturze  morfologicznej.  Monofila-
ment  nie  nuż ony  charakteryzuje  się   podł uż nym  sfalowaniem  elementów  strukturalnych
powierzchni  z  jednoczesnym  wystę powaniem  szczelin  wzdł uż nych.  D la  ż yłek  znuż onych
powierzchnia  staje  się   bardziej  gł adka,  a  nierównomiernoś ci  powierzchniowe  ulegają
wyrównaniu  i  zmniejszeniu  (rys.  lb,  c).  Kolejne  fazy  rozrywania  w  procesie  zmę czenia
z uwypukleniem  momentu tuż przed  rozerwaniem  i po  rozerwaniu  zamieszczono na  rys. 2
i  3. Z  charakteru uzyskanych  zł omów moż na wnioskować  o przebiegu  niszczenia  w zależ-
noś ci  od wielkoś ci  amplitudy  obcią ż enia  [1], co  tutaj  nie bę dzie  analizowane.

Ze  zdję ć  wykonanych  na  mikroskopie  elektronowym,  dla  fragmentów  monofilamen-
tów  nie  poddanych  znuż eniu  i  nuż onych,  widać  wyraź nie  róż nice  w  mikrostrukturze
morfologicznej  (rys.  4).  W  wyniku  procesu  zmę czeniowego  nastę puje  znaczne  wygła-
dzenie mikrorzeź by  powierzchni  ż ył ki, co jest już  zauważ alne  pod  zwykłym  mikroskopem
(rys.  lb,  c)  dla  duż ych  powię kszeń.  Repliki  powierzchni  zerwanych  fragmentów  znuż o-
nych  monofilamentów  (rys.  5)  pokazują   wyraź ne  róż nice  morfologiczne  ż ył ki  znuż onej
i  nuż onej  aż  do  zerwania.  Cał kowicie  zniknę ły  nierównomiernoś ci.  Na  ich  miejscu  po-
jawił y  się   odgraniczone  prostymi  liniami  gł adkie pasma  poś lizgu  o  krawę dziach  wzdłuż-
nych  prawie  równoległ ych do  osi  ż ył ki,  to jest prawie  równoległe do kierunku  deformacji.
Pasma  te  odgraniczone  są   krawę dziami  uskoku  w  przybliż eniu  do  siebie  równoległ ymi,
a  prostopadł ymi  do  osi  monofilamentu.  Są   one  mikroskopowym  odbiciem  pę knię cia
zmę czeniowego.  Na  niektórych  mikrofotografiach  widać  zanieczyszczenia  ś rodkiem  ma-
tują cym  —  dwutlenkiem  tytanu.  Czarne,  bezkształ tne  plamy  zauważ alne  na  niektórych
zdję ciach  są   artefaktami  powstał ymi  podczas  napylania  wę glem  matrycy  polistyrenowej
w  procesie  przygotowywania  preparatów.  Oś  ż ył ki  zaznaczona jest  strzał ką   cią gł ą.



Rys.  1. Mikrofotografie  replik  powierzchni  monofilamentu:  a —n ie  poddanego  znuż eniu  zmę czenio-
wemu, b,c — znuż onego

5  Mechanika  Teoretyczna [289]



Rys.  2. Mikrofotografie  kolejnych  faz  rozrywania  monofilamentu:  a —faza  począ tkowa,  b—powstanie
klinowego  wgł ę bienia, c — nastę pna faza, d —  rozerwane fragmenty włókna

Rys.  3. Mikrofotografie  replik  powierzchni monofilamentu:  a — tuż przed  zerwaniem,  b — rozerwanego

[290]
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Rys. 4. Mikrofotografie  replik  powierzchni monofilamentu:  a — nie poddanego znuż eniu  zmę czeniowemu,
b — znuż onego, na którym  widoczne są  zanieczyszczenia  siarczanem  baru, zaznaczone strzał ką   przerywaną

'291.
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Rys. 5. Mikrofotografie  replik  powierzchni  zerwanych  fragmentów  znuż onego  monofilamentu.  Na  nie-
których  mikrofotografiach  strzałką   przerywaną   zaznaczono  liczne  zanieczyszczenia  dwutlenkiem  tytanu

[293]
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6. Dyskusja  wyników

Analiza  replik  z  mikroskopu  elektronowego  dla  znuż onych, a  zwłaszcza  dla znuż o-
nych  i zerwanych  fragmentów  ż yłek zdaje  się  wskazywać na dyslokacyjny  charakter pę k-
nię cia. Ś wiadczy  o tym w szczególnoś ci wyraź nie schodkowy charakter złomu  rys.  (5b,e).
Obszar  krystaliczny  (bą dź parakrystaliczny)  poliamidu, utworzony przez zespól atomów
leż ą cych  w  okreś lonych  wskaź nikami  Millera  płaszczyznach  krystalograficznych,  może
być nieuporzą dkowany, gdy  krystality  tworzą   róż ne ką ty z osią   ż yłki, lub zorientowany —•

Rys. 6. Schemat tworzenia się  dyslokacji  w poliamidzie

gdy  tworzą   okreś lone  ką ty.  Jeż eli  ż yłka  zostanie  obcią ż ona,  wówczas  w płaszczyznach
(200) czy  (020)+  (220), jako  najgę ś ciej  obsadzonych  i  o maksymalnym  liniowym  zagę sz-
czeniu  atomami, może zajść  poś lizg  [1]. Płaszczyzny poś lizgu  powstają,  gdy  tworzą   się
dyslokacje  typu krawę dziowego  bą dź  ś rubowego.

Schemat  tworzenia  się   dyslokacji  krawę dziowej  podano na  rys.  6. Prawpopodobień-
stwo  powstawania  tego  rodzaju  dyslokacji  jest duże z uwagi  na moż liwość  wystę powania
defektów  w  łań cuchu  makroczą steczki  [17]. Powstawaniu  defektów  w makroczą steczkach
sprzyjają   fluktuacje  cieplne  atomów  oraz  oscylacje  deformacyjno- rotacyjne.  Ruch  dyslo-
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kacji  w normalnych  warunkach  nie  zachodzi. Jest  do  tego  zawsze  potrzebne pewne  na-
prę ż enie zewnę trzne.  Ruchowi  dyslokacji,  która  na  swojej  drodze  napotyka  przeszkody,
towarzyszą   — oprócz  przyłoż onego  naprę ż enia  wywołują cego  ruch — drgania  termiczne
sieci  krystalicznej.  Drgania  te  dostarczają   dodatkowej  energii  niezbę dnej  na  pokonanie
przez  dyslokację   przeszkody  i  jej  dalszy  ruch. Prawdopodobień stwo  ruchów  dyslokacyj-
nych  wzrasta,  gdy  pod  wpływem  cyklicznego  obcią ż enia  zewnę trznego,  które  wytwarza
naprę ż enia  styczne  w  płaszczyź nie  poś lizgu,  ulegają   zmniejszeniu  róż nice  energii  poten-
cjalnej,  konieczne  do  wywołania  zmiany  położ enia dyslokacji.  Ruchy  te  powodują   two-
rzenie  się   pierwszego  mikropę knię cia  w  obszarze  uporzą dkowanym.  W  począ tkowym
stadium niszczenia pę knię cia  te są   luź no zwią zane  z płaszczyzną  poś lizgu.  Fakt, że poru-
szają ce  się   dyslokacje  są   dwuwymiarowymi  tworami  geometrycznymi,  przemieszczają-
cymi  się   wzdłuż  płaszczyzn  poś lizgu  w  trójwymiarowej  sieci  krystalicznej  powoduje,  że
napotykana  przeszkoda  oddziałuje  z  dyslokacjami  w  zależ noś ci  od  ich  charakterystyk
geometrycznych.

Zatem, gdy  mikroskopowe  pę knię cia  rozprzestrzeniają   się  w obję toś ci  tworzywa  włók-
na, nastę puje  ich  wzajemne  przemieszczanie  się   lub  ł ą czenie w  zespoły.  Powstaje  wtedy
pę knię cie  mikroskopowe.  To  ostatnie  pod  wpływem  stosunkowo  niewielkiej  siły  zew-
nę trznej prowadzi  do pę knię cia makroskopowego  i zerwania ż yłki.

Procesowi  odkształcenia  zmę czeniowego  ż yłek  poliamidowych  towarzyszy  nieodł ą cz-
nie stan naprę ż enia. Stan  ten jest  uwarunkowany  mię dzy  innymi naprę ż eniami w  obsza-
rach uporzą dkowanych, a zwłaszcza w obszarze defektów.  W tym obszarze jest zakłócona
prawidłowa  struktura  sieci  przez  wystę powanie  atomów  własnych  lub  atomów  wtrą ceń
w niewłaś ciwych  pozycjach  mię dzywę złowych  lub wę złowych. We wszystkich  przypadkach
energia  potencjalna  sieci  w  obszarze  defektu  jest  wyż sza  od  minimalnej  wartoś ci,  odpo-
wiadają cej  położ eniu  równowagi,  co  objawia  się   wystę powaniem  pola  naprę ż eń  wokół
defektu.  Wskutek  małego promienia działania sił   atomowych  zasięg  takich  pól naprę ż eń
wynosi do kilku parametrów sieci.

Wydaje  się,  że  poza  powyż szymi  przyczynami  w  procesie  niszczenia  zmę czeniowego
ż yłek  poliamidowych  dużą   rolę   odgrywają   mikronaprę ż enia  orientacyjne  spowodowane
defektami,  a zwłaszcza  ich  spię trzenie  na granicy  obszarów  uporzą dkowanych  i nieupo-
rzą dkowanych.  Mają   one okreś lony  kierunek,  zgodny  z kierunkiem odkształcenia.

Gdy  odkształcenia są   zgodne  co do  kierunku  i zwrotu  ich  działania, wówczas  mikro-
naprę ż enia się   sumują   i szybko  rosną.  W  innych przypadkach  ma miejsce  ich  odejmowa-
nie. Mikronaprę ż enia te okreś lają   moment powstania mikropę knię cia.

W  przypadku  odkształcenia jednokierunkowego,  z jakim  mamy  do  czynienia  w  na-
szych  badaniach  mechanizmu  niszczenia  zmę czeniowego  poliamidowych  ż yłek  przy
wielokrotnym  rozcią ganiu,  zapoczą tkowane  trwałe  mikropę knię cia  rozprzestrzeniają
się  wzdłuż krawę dzi  coraz  to wię kszych  zespołów uporzą dkowanych:  krystalitów,  lamel,
mikrofibryl,  i fibryl.  Prowadzą   one do dyslokacji  typu  krawę dziowego  w  wyniku  róż nic
energetycznych, istnieją cych  pomię dzy fazami krystaliczną   i  amorficzną.

Przyłoż one  makronaprę ż enia działają ce,  jak  już  powiedziano  wyż ej,  stycznie  w płasz-
czyź nie  poś lizgu,  powodują   ł ą czenie  się   mikropę knięć  w  jedną   całoś ć,  prowadząc  do
pę knię cia  mikroskopowego.  Tworzy  się   znaczny  skok  potencjału  naprę ż eń  w  miejscu
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pę knię cia,  w  wyniku  czego  powstają  — z  punktu  widzenia  energetycznego — dogodne
warunki  do przesunię cia się   całego uporzą dkowanego  pakietu  wzdłuż kierunku działania
naprę ż eń  deformują cych,  w  przybliż eniu  o  długość  równą   wielokrotnym  wymiarom
krystalitów  próbek znuż onych.

Przeprowadzone  obliczenia  porównawcze  wielkoś ci  uskoków  z  wymiarami  krysta-
litów  w  kierunku  prostopadłym  do  płaszczyzny  (200) —  (rys.  5c, d)  wykazały,  że  dla
monofilamentu  nuż onego  przy  amplitudzie  1,6  mm  odległoś ci  pomię dzy  krawę dziami
uskoków  są   1600  razy,  a dla  1,2  mm — 2200 razy  wię ksze niż wielkoś ci krystalitu  okre-
ś lone  na  drodze  rentgenowskiej.  Natomiast dla bardzo  małej  amplitudy  0,8  mm — (rys.
5a) dochodzą   do  wielokrotnoś ci  3200 razy. Z powyż szego wynika, że  ż yłki nuż one przy
małej  amplitudzie wykazują   wię ksze odległoś ci pomię dzy  krawę dziami  uskoków  niż nu-
ż one przy  duż ych amplitudach. Odległoś ci te ulegają   zmniejszeniu  w miarę  wzrostu ampli-
tudy, bę dąc odbiciem zmniejszenia  się  wymiarów  krystalitów  [1].

Rys.  7. Mikrofotografia  repliki  przekroju  poprzecznego  zorientowanego  monofilamentu  poliamidowego,
ś ciskanego  prostopadle do osi włókna i nastę pnie walcowanego  (wg  [20])

Opisane  powierzchniowe  zmiany  ż yłki  zrywanej  są   odbiciem  strukturalnych  zmian
zachodzą cych  w  całym przekroju  monofilamentu w wyniku znuż enia zmę czeniowego  lub
innych  czynników  fizycznych  deformują cych  strukturę   o  dość  znacznej  charakterystyce
naprę ż eniowej.

Potwierdzeniem  tego  jest  reprodukcja  japoń skiej  mikrofotografii  [20]  przekroju  po-
przecznego  zorientowanego  monofilamentu  poliamidowego,  ś ciskanego  około  30% pro-
stopadle  do  kierunku  osi  ż yłki,  a  nastę pnie  walcowanego  wzdłuż  płaszczyzny  (010) —
rys. 7. Strzałką  zaznaczono kierunek zgniatania. Przekrój ten dobrze odpowiada omawiane
mikrorzeź bie powierzchni.
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7. Wnioski

1. Pę knię cie zmę czeniowe w ż yłkach poliamidowych  w  skali  makroskopowej  i mikro-
skopowej  zachodzi,  w  przybliż eniu,  prostopadle  do  kierunku  naprę ż enia,  natomiast
w skali  submikroskopowej  przebiega zgodnie z zasadą   «najmniejszego  oporu».

2. Uskoki  i  sfałdowania  obserwowane  na  replikach  zerwanych  fragmentów  ż yłek  wy-
nikają   z mechanizmu propagacji  pę knięć  zmę czeniowych.  Pę knię cia  te powstają   w  pas-
mach poś lizgu  i mię dzy nimi wytyczając  drogę  pę knię cia głównego.

3.  Odległoś ci mię dzy  krawę dziami  uskoków  zmieniają   się   ze  sposobem  znuż enia  i  są
funkcją   amplitudy.
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P  e 3 10  M e

O  M EXAH H 3M E  YCTAJIOCTH OrO  PA3PyiI IEH H fl  I"IOJIHAMH,IJ,HbIX  JIECOK

B  paSoTe  oScyjKfleHŁi  pe3yjiŁTaTfci  HaSmofleiniił   ycranocTHoro  pa3pyuieH n«  nojiHaiwHflHLix  necoK.

HnHLtHHpoBaHHe  H pa3BHTne pa3pyuieHH5j  iiccjieflOBaHO  n pa  noiwomH CBeTOBoro 11 3Jiei<TpoHHoro iwHKpo-

CKOIIOB.  yKa3aHŁI   HCTOIHIIKH  H npHHHHbl  yCTaJIOCTHblX  HOBpOKfleHHH,  CpeflH  KOTOpblX  Ha nepBOM

HaxoflflTCJi  #e(j>eKTŁi  a  ^HCJioKaurin  KpncTaJuiiraecKOH  perueTKH.

H a  ocHOBaKHii  n o jiyiem a ix  pe3yjibTaT0B3  npefljioweH  BepoaTHbrii  MexamraM   yciaJiocTHoro  pa3py-

JiecoK  H3 nojiHaiviHfla  6.

S u m m a ry

A  CON TRIBUTION  TO  THE  MECHANISM  OF THE FATIGUE  FRACTURE OF POLYAMID E

6 FIBRES

The  paper  presents  some observations  concerning the fatigue  fracture  of  the Polyamide 6 fibres.  The

process  of  initiation and development  of  fracture  were  investigated  by means of  the optical and electron

microscopy. Various reasons for  the fatigue  fracture are considered and the role of dislocations and  deffects

of crystal  lattices  is discussed at the first  plane. On the basis of  the obtained results a probable mechanism

responsible  for  the observed  fatigue  fracture of  the Polyamide 6 fibres  is proposed.
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