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Summary

The role of molecular weight in the dynamics of melt spinning of a polymer
crystallizing under tensile stress and structure development is investigated using mathematical
modelling method. The computational model of the steady-state process involves solving of a
set of four first-order differential equations determining axial profiles of the polymer velocity,
temperature, crystallinity and tensile force, with the initial conditions fixed in time. In the
computations, fifth-order Runge-Kutta procedure is applied. The computations are performed
for PET, as a model polymer chosen for melt spinning processes involving stress-induced
crystallization.

Effects of the molecular weight on the range of accessible spinning velocities
determined by a maximum take-up velocity, as well as on the thickness of the as-spun fibers
are characterized. A diagram in the space of take-up velocity vs. molecular weight is proposed
which indicates ranges where amorphous and crystalline fibers are predicted, as well as a
range of spinning speeds non-achievable for steady-state process. Effects of the molecular
weight on the axial profiles of velocity, strain rate, temperature, rheological force, and the
tensile stresses are discussed, as well as the effects on the development of oriented
crystallization coupled with the dynamics of melt spinning process.

Example computations are performed for melt spinning of PET fibers in the entire
range of available spinning velocities, with various values of the intrinsic viscosity of the
polymer chosen from the range 0.4 — 1.4dl/g, corresponding to the viscosity average
molecular weight in the range 16,000 — 112,000.

One predicts in the computations that with increasing molecular weight, the range of
effective elongation of the spun polymer fluid, with the highest axial velocity gradient, shifts
towards the spinneret outflow. In the case of higher intrinsic viscosities, i.e. higher viscosity
average molecular weights, oriented crystallization of the spun melt is induced at lower
spinning speeds. The crystallization results also in bifurcation of the obtained solution of the
melt spinning equations. The predicted tensile stresses increase significantly with increasing
molecular weight, for the processes with online crystallization, as well as without the
crystallization. The stress profiles and the value of the amorphous orientation factor at the
solidification point, both increase considerably with increasing the intrinsic viscosity. Rather
weak effects of the molecular weight are predicted for the temperature profiles and for the
position of the solidification point, in particular for the case of processes producing
amorphous fibers.

The model computations predict significant effects of the viscosity average molecular
weight on the range of available thickness of the as-spun fibres, as a consequence of the
influence of fast oriented crystallization on the viscosity of the spun polymer.

Keywords: modelling of melt spinning, dynamics of melt spinning, intrinsic viscosity,
viscosity average molecular weight, amorphous orientation, oriented crystallization, fiber
structure.



Streszczenie

Na podstawie przeprowadzonego w niniejszej pracy przegladu literatury stwierdzono,
ze badania doswiadczalne prowadzone przez innych autorow wskazuja znaczacy wptyw masy
czasteczkowej polimeru na dynamike procesu prz¢dzenia widkien ze stopionego polimeru
oraz na struktur¢ otrzymywanych witokien. Jednakze nieliczne w literaturze prace
doswiadczalne nad efektami masy czasteczkowej w przedzeniu widkien nie maja charakteru
badan systematycznych, a niektére wysuwane tam wnioski sa sprzeczne. Brakuje takze
opracowania efektow masy czasteczkowej w procesie metodami modelowania
komputerowego. Przeglad rownah matematycznego modelu prz¢dzenia wtokien wskazuje, ze
wpltyw masy czasteczkowej polimeru na ten proces wynika z silnego uzaleznienia lepkosci
przedzionego stopu od $redniej lepkosciowej masy czasteczkowej, a takze z wzajemnego
sprzezenia lokalnej lepkosci polimeru z lokalnym stopniem krystaliczno$ci 1 naprezeniem
rozciagajacym.

W niniejszej pracy zastosowano metode modelowania komputerowego do zbadania
roli masy czasteczkowej polimeru w dynamice przedzenia widkien ze stopionego polimeru
oraz w ksztaltowaniu si¢ ich struktury na przykladzie przedzenia widkien PET, z
uwzglednieniem efektow krystalizacji orientowanej zachodzacej przy odpowiednio duzych
napr¢zeniach rozciagajacych. Obliczenia modelowe, polegajace na rozwiazaniu uktadu
rownan rozniczkowych, zwyczajnych pierwszego rzedu na osiowe profile predkosci,
temperatury, sity napinajacej i stopnia krystalicznosci przeprowadzone zostaty, z okre§lonymi
warunkami brzegowymi z uzyciem procedury numerycznej Runge-Kutta piatego rzgdu.

Okreslono metoda numeryczna wplyw masy czasteczkowej na zakresy szybkos$ci
przedzenia, w ktorych otrzymywane sa witokna amorficzne, wtokna czg$ciowo krystaliczne,
oraz na maksymalna szybko$¢ przedzenia, powyzej ktorej stacjonarne rozwigzanie rownan
procesu nie istnieje, co moze odpowiada¢ obserwowanemu eksperymentalnie zrywaniu si¢
wiokien przy zbyt duzych predkosciach odbioru. Zaproponowano odpowiedni diagram
okreslajacy zakresy szybko$ci przgdzenia w zaleznosci od $redniej lepkosciowej masy
czasteczkowej dla otrzymywania wiokien amorficznych, krystalicznych, a takze zakres
predkosci niedostepnych. Przewidziano wplyw masy czasteczkowej na zakres mozliwych do
otrzymania grubosci wiokien.

Zbadano wplyw masy czasteczkowej na osiowe profile predkosci, predkosci
rozciagania, temperatury, sity reologicznej, naprgzenia rozciagajacego, oraz na wystapienie

krystalizacji orientowanej. Zbadano tez znaczenie krystalizacji orientowanej w dynamice



procesu przedzenia w zalezno$ci od masy czasteczkowej polimeru, w zakresie lepkosci
istotnej 0.4 - 1.4 dl/g odpowiadajacej $redniej lepkosciowej masie czasteczkowej PET w
granicach 16,000 — 112,000, w pelnym zakresie szybkosci przedzenia. Ze wzrostem masy
czasteczkowej nastepuje przesunigcie profilu predkosci w kierunku punktu wyplywu stopu z
filiery. Przesunigcie to jest wigksze w przypadku szybszych procesow przedzenia.
Przesunigciu temu towarzyszy wzrost osiowego gradientu predkosci. Krystalizacja
orientowana i towarzyszaca jej bifurkacja wystgpuje w zakresie wigkszych wartosci lepkosci
istotnej polimeru. Ze wzrostem szybko$ci przedzenia zakres lepkos$ci istotnej, w ktorym
przewidywana jest krystalizacja 1 bifurkacja rozwiazania, przesuwa si¢ w kierunku
mniejszych wartosci $redniej lepkosciowej masy czasteczkowej. Ustalono, ze wpltyw masy
czasteczkowej polimeru na profile temperatury jest niewielki. Obliczenia wskazuja na
znaczny wzrost profilu lokalnego napr¢zenia rozciagajacego ze wzrostem —masy
czasteczkowej, zarowno w przypadku procesow bez krystalizacji, jak tez z krystalizacja.
Podjeto takze probe okreslenia roli masy czasteczkowej w ksztalttowaniu si¢ orientacji
molekularnej segmentow amorficznych i stopnia krystaliczno$ci. Przeprowadzone obliczenia
modelowe przewiduja znaczny wzrost czynnika orientacji amorficznej odbieranego witdkna ze
wzrostem $redniej lepkosciowej masy czasteczkowej. Wzrost ten jest silniejszy w przypadku
procesOw z krystalizacja orientowana, w stosunku do proceséw bez krystalizacji w bifurkacji
przy tej samej predkosci odbioru. Staly stan orientacji fazy krystalicznej wzdhuz osi
przedzenia, obserwowany doswiadczanie przez innych autordw, sugeruje, ze orientacja
krysztalow ksztaltuje si¢ w stosunkowo waskim zakresie szybkiej krystalizacji orientowanej,

w okolicach punktu zestalenia.

Stowa kluczowe: modelowanie przgdzenia widkien ze stopu, dynamika przedzenia widkien,
lepkos$¢ istotna, $rednia lepko$ciowa masa czasteczkowa, orientacja amorficzna, krystalizacja

orientowana, struktura wtokien.



1. Wstep

Modelowanie matematyczne stanowi wazna metod¢ badan nad procesami
technologicznymi formowania wtokien polimerowych. Podstawowa zaleta metody, w
poréwnaniu z badaniami do$wiadczalnymi, jest mozliwos¢ uzyskania w krotkim czasie i
stosunkowo matym kosztem duzego zasobu informacji na temat procesu. Liczba badanych
wariantow 1 zakresy parametréw materialowych sa praktycznie biorac nieograniczone.

Opracowanie modelu komputerowego takich procesoOw wymaga sformutowania
odpowiednich réwnan matematycznych, 2z wlasciwie dobranymi zalezno$ciami
konstytutywnymi i parametrami materialowymi. Ksztalt rownan formowania i kompletnos¢
zawartych w nich informacji o procesie i materiale w znacznym stopniu decyduje o
efektywnosci modelowania i poprawnosci uzyskanych wynikow.

Podstawy matematycznego modelu przedzenia wtokien ze stopionego polimeru bytly
opracowane w latach 60-tych przez Ziabickiego [1-3], Andrews’a [4], Kase 1 Matsuo [5-7]).
W ostatnich kilkunastu latach pojawito si¢ szereg opracowan rozwijajacych zaréwno teorig
procesu, jak i wiedz¢ w zakresie istotnych dla formowania wiasciwosci materialowych
(Yasuda [8,9], Ishihara [10,11], Kikutani [12], Dutta [13], Ziabicki i in. [14-16]).

Modele matematyczne przg¢dzenia wiokien wychodza z rownan zachowania masy,
pedu 1 energii, rownan charakteryzujacych wlasciwosci reologiczne, przemiany strukturalne
(orientacja molekularna, krystalizacja) oraz warunki graniczne. Badania modelowe, poza
swoim gléwnym celem sformutowania kompletnego i efektywnego modelu komputerowego,
sa takze zréodlem waznych wnioskéw dotyczacych procesu i wilasciwosci uzyskiwanych
wiokien.

Istniejace modele prz¢dzenia czesto nie biora pod uwage waznych efektow,
uwzgledniaja je w sposob dowolny lub opieraja si¢ na zbyt ograniczonych charakterystykach
materiatowych. Stad tez wynika konieczno$§¢ prowadzenia dalszych prac badawczych,
doswiadczalnych i modelowych, nad szeregiem waznych efektow, takich jak krystalizacja
pod napr¢zeniem rozciagajacym (krystalizacja orientowana), wplyw krystalizacji na reologi¢
polimeru, rola masy czasteczkowe;.

Masa czasteczkowa odgrywa wazna role we wiasciwosciach reologicznych cieczy
polimerowej 1 poprzez nie wplywa na profile predkosci, temperatury i naprgzenia
rozciagajacego wzdluz drogi formowania. W taki do$¢ zloZzony sposob kontroluje

krystalizacje orientowana, ktéra z kolei prowadzi do znacznego ograniczenia ptynnosci



polimeru 1 wzrostu naprezen lokalnych, wynikiem czego sa silne efekty w dynamice procesu
[14-16].

Znaczenie masy czasteczkowej w dynamice przedzenia oraz jej wpltyw na strukture i
wlasciwosci wiokien zostaty wskazane przez innych autorow w pracach doswiadczalnych
[17-20]. Wobec =zlozono$ci procesu, wyjasnienie roli masy czasteczkowej wymaga
przeprowadzenia systematycznych badan do$wiadczalnych oraz modelowych, szczegolnie w
polimerach krystalizujacych pod napr¢zeniem rozciagajacym w procesach szybkiego
przedzenia.

W niniejszej pracy podjeto badania roli masy czasteczkowej metoda modelowania
matematycznego w procesach przedzenia wiokien ze stopionego polimeru krystalizujacego.
Analize efektow masy czasteczkowej w procesie przedzenia przeprowadzono na przyktadzie
politereftalanu etylenowego (PET), polimeru szeroko stosowanego do produkcji widkien
tekstylnych. Polimer ten stosunkowo wolno krystalizuje w warunkach izotropowych i pod
matymi naprezeniami rozciagajacymi, tj. w procesach przedzenia z matymi 1 $rednimi
predkosciami odbioru. W procesach szybkiego przedzenia, w warunkach szybkiego
rozciagania formowanej strugi stopu, polimer ten podlega szybkiej krystalizacji orientowanej
pod wplywem duzego naprgzenia rozciagajacego. Stad tez przeglad literatury skoncentrowano
gltownie na tym polimerze.

Badania modelowe pozwalaja na uzyskanie wnioskéw dotyczacych roli masy
czasteczkowej w dynamice procesu przedzenia i ksztattowaniu sig struktury wtokien. Badanie
efektow masy czasteczkowej pozwala takze oceni¢ wpltyw ewentualnej degradacji termiczne;j
polimeru w zakresach wysokiej temperatury lub degradacji mechanicznej wskutek duzych
napr¢zen rozciagajacych w procesach szybkiego prze¢dzenia.

Jednym z efektéw obserwowanych do$wiadczalnie jest uzaleznienie maksymalnej
szybkos$ci przedzenia od masy czasteczkowej, sygnalizowane w pracy Huismana i in. [18] w
przypadku prze¢dzenia widkien PET. Krystalizacja orientowana w procesach szybkiego
przedzenia PET prowadzi do ograniczenia szybko$ci przedzenia przez maksymalna, mozliwa
do osiagnigcia predkos¢ odbioru. W badaniach modelowych wyraza si¢ to brakiem
stacjonarnego rozwiazania ukladu rownan procesu przedzenia [16]. Efekt ten, obserwowany
doswiadczalnie 1 stwierdzony w badaniach modelowych, jest konsekwencja ograniczenia
ptynnosci polimeru wskutek krystalizacji orientowanej 1 zestalenia si¢ strugi po osiagnigciu
pewnego krytycznego stopnia krystaliczno$ci, co uniemozliwia osiaganie wigkszej szybkosSci

przedzenia.



Z przeprowadzonego przegladu literatury wnioskuje si¢, ze o wiasciwosciach
mechanicznych 1 uzytkowych decyduje struktura otrzymywanych witokien. Korelacje
doswiadczalne pomigdzy struktura a wlasciwosciami mechanicznymi wskazuja, ze modut
sprezystosci 1 wytrzymalo$¢ na zerwanie kontrolowane sa glownie przez orientacjg
segmentéow tancuchoéw polimeru w fazie amorficznej, a stabilno$¢ termiczna wiokien
zapewnia struktura krystaliczna [17,18,20,21].

Brakuje jednakze systematycznego zbadania efektéw wynikajacych z doboru masy
czasteczkowej polimeru, zaréwno metodami doswiadczalnymi, jak tez modelowania
matematycznego. Zagadnienie to nabiera znaczenia w procesach szybkiego przedzenia, gdzie
masa czasteczkowa odgrywa rolg w ograniczeniu szybkos$ci prz¢dzenia wskutek krystalizacji
orientowanej. Masa czasteczkowa kontroluje lepko$¢ polimeru i wptywa na lokalne
naprezenie rozciagajace, orientacj¢ molekularng i kinetyke krystalizacji orientowanej [22], a
w konsekwencji na dynamike procesu, strukture i wtasciwosci mechaniczne otrzymywanych
wiokien.

Efekty masy czasteczkowej dotycza reologii polimeru, ktoére podlegaja sprzg¢zeniu z
efektami temperatury i krystalizacji orientowanej podczas przgdzenia. Czynniki te r6znia si¢
sposobem ich kontrolowania podczas procesu i dlatego tez wazne jest poznanie roli kazdego z
nich. Analiz¢ znaczenia masy czasteczkowej polimeru, temperatury 1 krystalizacji
orientowanej umozliwiaja badania modelowe, ktore pozwalaja dyskutowac¢ wptyw kazdego z
tych czynnikéw indywidualnie. W niniejszej pracy przeprowadzono badania metoda
modelowania komputerowego roli masy czasteczkowej, najmniej zbadanego czynnika

wplywajacego na dynamike procesu prz¢dzenia i strukturg otrzymywanych wtokien.



2. Przeglad literatury

2.1. Masa czasteczkowa a wlasciwosci reologiczne polimerow

Okreslony polimer stanowi zwykle mieszaning makroczasteczek rdzniacych si¢ cigzarem
czasteczkowym. Rozne metody pomiaru dostarczaja réznych $rednich warto$ci cigzaru

czasteczkowego.

2.1.1. Charakterystyki masy czasteczkowej

Powszechnie stosowane w charakteryzowaniu polimerow sa $redni liczbowy cigzar
czasteczkowy, M,, oraz §redni wagowy cigzar czasteczkowy, M,,. Warto$¢ srednia M, okresla

WZzOr

D> N.M, > w,
M — 1 — i
" Z N, Zi (w, I M))

(1)

a warto$¢ sredniag M,, wzor

N.M} WM,
M — zl — 1
") NM, Dw

2

gdzie N, jest liczba, w; - masa makroczasteczek o cigzarze czasteczkowym M;.
Czgsto wyznacza sig tez Sredni lepkoSciowy cigzar czasteczkowy, M, opisany

wzorem

M, = Fi ud } 3)

Zi Ni Mi

gdzie wyktadnik a przyjmuje wartosci w zakresie od 0.5 do 1.0, w zaleznos$ci od rodzaju
polimeru 1 stosowanego rozpuszczalnika.

Rzadziej stosuje si¢ tzw. z-Sredni cig¢zar czasteczkowy, M:, zdefiniowany wzorem

Y - 2 NM Y wM]
. ZiNiMiz ) ZiWiMi

4



Relacje pomigdzy poszczegdlnymi $rednimi cigzarami czasteczkowymi okresla

nierownosé
M, <M,<M, <M. (5)

Im bardziej niejednorodny jest polimer pod wzgledem wielkosci czasteczek, tym
bardziej ro6znia si¢ od siebie wartos$ci poszczegolnych $rednich cigzaréw czasteczkowych.
Miara polidyspersyjnosci polimeru jest stosunek S$redniego wagowego do $redniego
liczbowego cigzaru czasteczkowego, M,/M,. Im stosunek ten jest blizszy jednosci, tym
makroczasteczki polimeru mniej réznia si¢ migdzy soba ci¢zarem czasteczkowym.

Masa czasteczkowa polimeru opisywana jest za pomoca roznych charakteryzujacych
ja wielkosci. Srednia masa czasteczkowa wyrazana jest czesto za pomoca lepkosci istotnej,
[7], zwanej tez graniczna liczba lepkosciowa, zdefiniowanej jako warto$¢ graniczna

wyrazenia
(1= lim["i} (©)
¢ c=0

dla nieskonczenie rozcieficzonego roztworu polimeru, ¢=0. We wzorze tym 7 oznacza

lepko$¢ wlasciwa roztworu polimeru

775[7 = 77rel 71: (7)

gdzie 7. jest lepkoscia wzgledna, bedaca stosunkiem lepkos$ci roztworu polimeru do lepkosci
rozpuszczalnika, 7/ 7.

Dla roztwordw rozcienczonych stosuje si¢ nastgpujace wyrazenie

In 7,0 =1n (g + 1) = 1y — 7,2+ ..., (8)

Stad, lepkos¢ istotna przyjmuje takze postac¢

[7]= lim[ln%} 9)

c=0

Lepkos¢ istotna [ 77] wyraza si¢ zwykle w dl/g.



Zwiazek pomigdzy lepko$cia istotna, [77], 1 $rednia lepkosciowa masa czasteczkowa

okresla empiryczny wzor Marka-Houwinka [20]

1) = KM, (10)

Parametry K i a sa stalymi materiatlowymi, charakterystycznymi dla danego uktadu polimer-
rozpuszczalnik i zaleznymi od temperatury. Wyktadnik a przyjmuje wartosci w zakresie 0.5-
1.0. Warto$¢ a = 0.5 charakteryzuje kigbek statystyczny tancucha polimeru w warunkach 6,
hydrodynamicznie nieprzepuszczalny dla rozpuszczalnika w roztworze idealnym. Wartos¢
asymptotyczna a =1 przypisana jest kiebkowi idealnie przepuszczalnemu dla
rozpuszczalnika. W przypadku dobrych rozpuszczalnikow, warto$ci a zawarte sa na ogot w
zakresie 0.5-0.85. Stata K zalezy od takich czynnikéw budowy czasteczkowej jak
taktyczno$¢, rozgatezienia, itp.

Rownanie Marka-Houwinka spetnione jest w szerokim zakresie $rednich mas
czasteczkowych. Wyznaczone z niego wartosci Sredniej masy czasteczkowej M, zawarte sa
migdzy $rednig liczbowa, M,, 1 Srednia wagowa, M,,. Jednakze na ogo6l wartoSci M, sa

blizsze M,,.

2.1.2. Lepkos¢ istotna

Parametry K i a rownania Marka-Houwinka otrzymywane sa zazwyczaj z wykresu
zalezno$ci log[n] wzgledem logM, gdzie [7] jest lepkosScia istotna wyznaczona dla
niefrakcjonowanej probki polimeru, a M odnosi si¢ do $redniej liczbowej lub $redniej
wagowe] masy czasteczkowej. Parametry prostej log[7]-logM powinny wyznaczaé
zalezno$¢ Marka-Houwinka. Jednakze poprawne warto$ci wspdtczynnikdw K i a otrzymac
mozna w przypadku polimeru wzglednie monodyspersyjnego. W tym przypadku wzglednie
monodyspersyjne probki PET powinny by¢ przygotowane w szerokim zakresie mas
czasteczkowych, z wyznaczaniem ich lepkosci istotnej [ 77].

Rysunki 1 oraz 2 przedstawiaja do$wiadczalne zaleznosci [7] od $rednich mas
czasteczkowych PET, w skalach logarytmicznych. Rysunek 1 ilustruje te¢ zalezno$¢, na
podstawie danych z prac Ravensa [23], Conixa [24] 1 Koeppa [25], od $redniej liczbowe;
masy czasteczkowej M, w szerokim zakresie [77] od 0.4 do 1.5 dl/g. Odpowiada to $redniej
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masie czasteczkowej M, w zakresach 11,500 — 56,700 wg Ravensa, 10,000 — 50,100 wg
Conixa, oraz 9,500 — 65,300 wg Koeppa. Wedlug tych danych, wartosci M, sa zgodne w

zakresie 20% w przypadku najnizszych lepko$ci oraz w zakresie 30% dla najwyzszych

wartosci [ 77].

—— Ravens,Ward
- --- Conix
1 — = Koepp,Werner

0,9 -
0,8 -

0,7 -

[7], dlig

0,6

0,5

0,4 1 . . . . ,
9 10 20 30 40 50 60 70

M x107

Rys. 1. Lepkos$¢ istotna, [77], w zaleznos$ci od $redniej liczbowej masy czasteczkowej, M,
wyznaczona dla PET przez roznych autoréw [23-25].

Rysunek 2 przedstawia zalezno$¢ [77] od $redniej lepko$ciowej masy czasteczkowej,
M, na podstawie danych z pracy Berkowitza [26] dla réznych rozpuszczalnikow. Wartosci
[77] w zakresie 0.4-1.5 dl/g odpowiadaja $redniej masie M, w zakresie 18,100-135,100 dla
ortochlorofenolu, 16,300-125,800 dla mieszaniny fenolu i tetrachloroetanu, 14,200-95,200 dla
HFIP, 15,200-49,300 dla mieszaniny HFIP/PFP (50:50) oraz 14,900-92,500 dla PFP.
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Rys. 2. Lepkosc¢ istotna, [77], w zaleznosci od $redniej lepkoSciowej masy czasteczkowej, M,
wyznaczona dla PET przez Berkowitza [26] w przypadku réznych rozpuszczalnikéw: HFIP —
heksafluoroizopropanol, PFP — pentafluorofenol, PTCE — fenol/tetrachloroetan, OCP —
ortochlorofenol.

Na rysunkach 3 i1 4 przedstawiono wartosci stosunku M,/M, i M,/M,, ktore
charakteryzuja polidyspersyjnos¢ probek PET o réznej lepkosci istotnej badanych w pracy
Berkowitza [26]. Wartosci M,/M, zawarte sa w zakresie 1.3-2.0 i sa nieco nizsze w
przypadku stosowania mieszaniny HFIP/PFP. Wartosci M,,/M,, dla obu rozpuszczalnikow sa
bliskie jednosci. Pozwala to stosowa¢ wzor Marka-Houwinka uzywajac réwniez, z dobrym

przyblizeniem, $redniej wagowej masy czasteczkowej PET.
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Rys. 3. Stopien polidyspersji, M,/M,, prébek PET o roéznej lepkosci istotnej [#7] wg danych
Berkowita [26] w przypadku rozpuszczalnikow: HFIP — heksafluoroizopropanol, PFP-
pentafluorofenol.
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Rys. 4. Stopien polidyspersji, M,/M,, probek PET o réznej lepkosci istotnej [77] wg danych
Berkowitza [26] w przypadku rozpuszczalnikow: HFIP — heksafluoroizopropanol, PFP-
pentafluorofenol.
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2.1.3. Wplyw splatan

Wiasciwosci reologiczne polimerow w stanie cieklym sa w duzym stopniu
uwarunkowane oddziatywaniami migdzyczasteczkowymi. Naleza do nich oddziatywania
energetyczne zwiazane z sitami van der Waalsa i sitami dyspersyjnymi w uktadzie gesto
upakowanych makroczasteczek. Oddzialywaniami typowymi w uktadach skondensowanych
polimerdéw sa takze splatania. Istote splatan ksztaltuja dwa rodzaje oddziatywan: elastyczne
(zachowawcze) 1 lepkie  (dysypatywne). Efekty elastyczne towarzysza przesunigciu
tancuchow w kierunku normalnym do plaszczyzny splatania, a efekty lepkie - poslizgowi
jednego tancucha wzgledem drugiego bez przemieszczenia ich kontaktu [27].

Pojecie splatan wprowadzone bylo we wczesnych latach sze$cdziesiatych przez
Bueche’go [28] 1 rozwinigte w latach osiemdziesiatych przez de Gennes’a [29], Doi’a,
Edwards’a [30].

Zachowanie si¢ lepkosci polimerow w roztworze i w stanie stopionym wykazuje
wyrazng zmiang w przypadku pojawienia si¢ splatan. W przypadku krétkich fancuchow,
lepkos$¢ stopionego polimeru rosnie liniowo ze wzrostem cigzaru czasteczkowego. Dla
dhugich tancuchow lepkos¢ zaczyna gwattowniej wzrastaé wskutek pojawienia si¢ sieci
splatan 1 wzrost ten nie ma juz charakteru liniowego.

Splatania tancuchéw silnie wplywaja na lepkosprezyste wiasciwosci polimeréw
skondensowanych. Mechanizm ptynigcia makroczasteczek tancuchowych w sieci splatan jest
dos¢ ztozony. Bueche [28] sugerowal ruchy lancucha przypominajace slalom, w ktorych
taficuch omija segmenty sasiednich splatanych tancuchéw. De Gennes [29] nazwat podobne
ruchy reptacja, nawiazujac do podobienstwa do ruchow weza.

Doi 1 Edwards [30] rozwingli teori¢ reptacji de Gennes’a proponujac opis dynamiki
makroczasteczki w stopionym polimerze za pomoca modelu ruchu tancucha w topologicznej
“rurze” wynikajacej z sieci splatan. Rura w teorii reptacji stanowi topologiczna reprezentacj¢
wigzOéw narzuconych na konfiguracje fancucha przez sie¢ splatan. Zatozenia tego modelu
dotycza ruchu tancucha, na ktory sktadaja si¢ dwa mechanizmy. Wzglednie swobodny, wijacy
ruch termiczny tancucha wzdluz rury z okreslonym wspolczynnikiem tarcia oraz ciagly
proces zaniku i tworzenia si¢ nowego odcinka rury wskutek wyplatywania 1 wplatywania si¢
tancucha w istniejaca sie¢ splatan. Teoria Doi’a-Edwardsa koncentruje si¢ na drugim
mechanizmie. Grubos$¢ rury procesu reptacji jest stala modelu 1 okre§lona jest przez sie¢

splatan tworzacych przeszkody ruchu tancucha.
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Rzeczywisty ksztatt tancucha polimeru, jak i1 jego “drogi podstawowej” (primitive
path), po ktorej porusza si¢ on w rurze podlegaja statystyce gaussowskiej. W zwiazku z tym,
$rednie odlegtosci koncow makroczasteczki oraz jej drogi podstawowej sa zgodne ze

statystyka przypadkowego btadzenia i wynosza
Ro’ = Nrag’ = Ly ay, (11)

gdzie Ro® jest $rednim kwadratem odleglosci koficow tancucha, Ny - liczba segmentow
Rouse’a w laficuchu, ap — dlugoscia segmentu Rouse’a, /,. - dtugoscia drogi podstawowe,
a,r- dlugo$cia segmentu statystycznego drogi podstawowe;.

Proces rozplatywania w wyniku ruchow termicznych, prowadzacy do zaniku rury w
danym ksztalcie, przedstawiony jest schematycznie na rysunku 5. Ruch taficucha opisany jest

jako dyfuzja wzdhuz jego konturu.

Rys. 5. Model reptacji z dekompozycja rury w wyniku podluznego ruchu tancucha;
pozostajace puste czesci rury zanikaja [30].

Krzywoliniowy wspotczynnik dyfuzji tancucha, zwiazany z podtuznym jego ruchem
w rurze, nie zalezy od wymiarow i topologii sieci splatan i wyraza si¢ znanym wzorem

Finsteina

p=k (12)

P

gdzie k - stala Boltzmanna, 7 - temperatura bezwzgledna, ¢, - wspolczynnik tarcia tancucha

bedacy suma wspdtczynnikdw tarcia wszystkich segmentéw wzdhuz jego konturu:

& = N Cr (13)
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Stad, krzywoliniowy wspotczynnik dyfuzji tancucha, wzdluz konturu rury, jest odwrotnie
proporcjonalny do dlugosci konturowej tancucha. Podtuzny ruch dyfuzyjny w prowadzi do
stopniowego wyplatywania si¢ tancucha z rury o zadanym konturze. Proces wyplatywania
zakonczony jest wowczas, kiedy poczatkowa rura danego tancucha zaniknie catkowicie.
Zanikaja wtedy elementy poczatkowej konfiguracji tancucha.

Czas potrzebny do catkowitego wyplatania tancucha z rury, 7, okreslony jest przez

czas podhuznej dyfuzji faficucha na drodze podstawowej, /,,,

~ 2 (14)

Z rownan (11)-(14) otrzymuje si¢ nastgpujaca zalezno$¢ czasu wyplatywania sig

tancucha od jego dtugosci (masy czasteczkowej) w trzeciej potedze
T~ é/R N, R3 (1 5 )

Z pomiarow doswiadczalnych, zalezno$¢ czasu wyplatywania si¢ tancucha od masy
czasteczkowej przyjmuje posta¢ 7 ~ M', z wykladnikiem v w zakresie 3.2 — 3.6.
Przedstawiony model Doi’a-Edwards’a przewiduje warto$¢ v =3. Zgodno$¢ pomiardw
doswiadczalnych z przewidywaniami modelu nie jest wigc idealna. Mimo to jednak, teoria
reptacji poprawnie wskazuje rzad efektow masy czasteczkowej oraz splatan we
wlasciwosciach reologicznych polimeréw skondensowanych.

Proces efektywnego wyplatania si¢ tancucha w modelu reptacji zwiazany jest z
dyfuzyjnym przesunigciem makroczasteczki na drodze /,.. Przy takim przesunigciu $rodek
masy tancucha przemieszcza si¢ w przestrzeni fizycznej na $rednia kwadratowa odlegtos¢

réwna $Sredniej kwadratowej odlegtosci koncow dyfundujacego tancucha
(Ar’y =Ry = Ly ap (16)

Zwiazek pomigdzy przemieszczeniem w swobodnej przestrzeni trojwymiarowej, bez

splatan, a wspotczynnikiem dyfuzji wyrazony jest wzorem

—
>
n‘w
~—

(17)
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gdzie At jest czasem przemieszczania. Stad, zalezno$¢ wspotczynnika autodyfuzji
makroczasteczek w stopionym polimerze od masy czasteczkowej przyjmuje postac
[,a N 1

pr" pr
D 3 2
r N M

(18)

Model reptacji przewiduje, ze przemiana struktury polimeru ze stanu bez splatan do
stanu splatanego tancuchéw prowadzi do zmiany wyktadnika w wyrazeniu na wspotczynnik
dyfuzji, D ~M", z warto$ci v = —1 w modelu Rouse’a do wartosci v = -2 w modelu Doi’a-
Edwardsa. Czas rozplatania 7, z wykladnikiem 3 (wzdr (15)), okresla najdluzszy czas
relaksacji w uktadzie skondensowanym i wyznacza lepkos$¢ polimeru.

Zwigkszajaca si¢ zdolnos¢ tancuchoéw do przeslizgiwania si¢ miedzy soba ze
wzrostem temperatury stanowi podstawe zalezno$ci lepkosci stopionego polimeru, 7, od

temperatury 7. Zalezno$¢ ta zostata przedstawiona tzw. rownaniem WLF [31, 32]:

L _ _CI(T_Tg)
log(nrglcz"'(T_Tg) )

gdzie 77y - lepko$¢ w temperaturze zeszklenia 7,. C; i C, - stale charakterystyczne dla
okreslonego polimeru. Jezeli state te nie sa znane, to na ogo6t stosuje si¢ wartosci §rednie C; =
17.441 C,=51.6.

Podstawowymi parametrami zaleznosci lepkosci od masy czasteczkowej stopionego
polimeru sa stopien polimeryzacji, DP, ktéry reprezentuje liczbg jednostek monomeru, oraz
liczba atoméw w tancuchu gléwnym polimeru, Z. W przypadku polimeréw akrylowych i
winylowych Z=2DP, podczas gdy dla diendéw, Z =4DP. Lepkos$¢ stopionego polimeru
zalezy w wigkszym stopniu od ilosci atoméw w tancuchu gléwnym niz w tancuchach
bocznych.

Stwierdzono réwniez, ze lepkos$¢ stopionego polimeru zalezy od wagowo $redniego
stopnia polimeryzacji, Z,. Zalezno$¢ lepkosci stopionego polimeru od masy czasteczkowej
mozna podzieli¢ na dwa zakresy, w zalezno$ci od tego czy tancuchy sa wystarczajaco diugie
aby mogly powsta¢ splatania. Krytyczna dlugo$¢ tancucha dla powstania efektywnych
splatan, Z,., jest zdefiniowana jako $rednia wagowa liczba atomow w tancuchu polimeru
wymagana do stworzenia splatania migdzyczasteczkowego. Ponizej wartosci krytycznej,

Zw< Zy, lepko$¢ stopionego polimeru jest okreslona eksperymentalnie przez zalezno$¢
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n= KL Zw (20)
a powyzej niej, Z,, > Z,., przez zaleznosé
n=KuyZz,* (21)

gdzie K; i Ky sa stalymi materiatowymi dla polimeru, odpowiednio, o niskim i wysokim
stopniu polimeryzacji. Zalezno$¢ (20) reprezentuje liniowy wzrost lepkosci ze wzrostem
dhugosci tancucha, a zaleznos¢ (21) wynika z efektéw reptacyjnej dyfuzji tancuchéw w sieci
splatan.

Teoria reptacji wskazuje, ze w ukladach splatanych tancuchéw istnieje maksymalny
czas relaksacji 7, tj. czas niezbedny dla calkowitego zaniku rury o zadanym ksztalcie
ograniczajacej tancuch. Czas niezbedny dla catkowitego zaniku rury wyjsciowej i
odtworzenia si¢ rury w nowym ksztalcie zalezy od kwadratu dtugosci rury, lpr2 (wzor 14).

Przyjmujac, ze iloczyn Ngaz® jest proporcjonalny do liczby atoméw w lafcuchu
gtownym, Z, krzywolinijny wspotczynnik dyfuzji tancucha w rurze mozna przedstawi¢ w

postaci

~ D
D="L 22
~ (22)
gdzie D, jest stata niezalezna od Z. Czas relaksacji 7 wyrazi si¢ wtedy wzorem
zr
T2 (23)
Dl

Dlugos¢ drogi podstawowej lancucha w rurze, I, , jest proporcjonalna do liczby

atomow w tancuchu gléwnym, Z. Stad, czas relaksacji
VA (24)

Lepkos$¢ stopionego polimeru jest okre§lona wzorem 7 = 7E, gdzie E - modut
sprezystosci, 7 - najdluzszy czas relaksacji fancucha. Nawiazujac do modelu reptacji, modut £
zalezy od $redniej odlegtosci pomigdzy splataniami i nie zalezy od dlugo$ci makroczasteczki.
Woéwecezas, lepkos¢ jest proporcjonalna do liczby atoméw Z w tancuchu gléwnym, w trzeciej

potedze
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nol (25)

Zalezno$¢ potggowa (25) nie jest idealnie zgodna z danymi do$§wiadczalnymi, jednakze
wyjasnia natur¢ efektow splatan w lepkosci polimeru, prowadzacych do silnej zaleznosci

lepkos$ci od masy czasteczkowe;.

2.1.4. Deformacja lancuchow polimeru w rozcigganiu

Srednia masa sublafcucha pomiedzy splataniami, M, nie zalezy od masy
czasteczkowej polimeru. Jednakze liczba splatan przypadajacych na jedna makroczasteczke
wzrasta z masa czasteczkowa. Klasyczne teorie elastyczno$ci kauczuku przewiduja, ze
maksymalny stopien rozciagnigcia trwalej sieci polimerowej, Anqy, jest proporcjonalny do
pierwiastka kwadratowego masy czasteczkowej lancuchéw  pomigdzy weztami sieci.

Zakladajac, ze splatania w polimerze beda si¢ zachowywac jak wezly, otrzymuje si¢
lmax = (MG/MS)U 2 (26)

gdzie M; jest masa czasteczkowa segmentu statystycznego.
Minimalny stopien rozciagnigcia probki polimeru potrzebny do catkowitego
rozciagnigcia tancucha, DR, z konfiguracji statystycznie skigbionej wyrazony jest wzorem
L L L,M"?

DR.;, = N KM = KM (27)
() .

gdzie L jest dtugoscia konturowa lancucha, (,°)" - érednim liniowym wymiarem sklebionej
makroczasteczki, M — masa czasteczkowa, L,, - dlugos$cia meru, M,, - masa czasteczkowa
meru.

Jesli wskutek deformacji nie nastapi rozplatanie tancucha, to masa czasteczkowa M w
rownaniu (28) zostanie zastapiona przez M, 1 minimalna deformacja prowadzaca do pelnego
rozciagnigcia tancuchow DR, = Amar. W przypadku PET dlugos$¢ meru L, = 10.8><10_10cm,
masa meru M, =192 g/mol, K =0.97x10""g"’mol"*cm. Masa czasteczkowa pomiedzy
sasiadujacymi splataniami dla stopionego PET réwna jest okoto 3500, co daje wartos¢

Amax= 3.43.
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Efektywnos$¢ rozciagania polimeru w stanie splatanym jest istotnym parametrem w
ocenie stopnia deformacji makroczasteczek oraz stopnia orientacji segmentow. Cechy te, tj.
deformacja 1 orientacja molekularna, kontroluja wilasciwosci mechaniczne polimeru. W
przypadku PET stwierdzono do§wiadczalnie [33], Ze takie charakterystyki jak dwojtomnosé,
modul sprezystosci oraz wytrzymato$¢ na zerwanie wiokien wzrastaja ze wzrostem masy
czasteczkowej. Wyzsza masa czasteczkowa oznacza wyzsza orientacj¢ tancuchow. Nadanie
tancuchom wigkszej orientacji, w przypadku wigkszych wartosci masy czasteczkowe;,
oznacza wyzsza efektywnos$¢ procesu formowania.

Jesli proces rozciggania nie powodowalby rozplatywania tancuchow, to stopien
rozciagnigcia makroczasteczki tfancuchowej, dla ustalonego stopnia deformacji, bedzie male¢
ze wzrostem masy czasteczkowej. Otrzymane rezultaty moga sugerowac wigc, ze rozciaganie
powoduje rozplatywanie si¢ tancuchéw, powoduje zmniejszenie liczby splatan i
przyspieszenie poslizgu fancuchow.

Badania doswiadczalne [33] wykazaty réwniez, Ze stopien krystalicznosci i czynnik
orientacji krystalicznej praktycznie nie zaleza od masy czasteczkowej. Zatem wplyw masy
czasteczkowej na dwojlomnos¢ wiokien wynika ze wzrostu orientacji fazy amorficznej ze
wzrostem masy czasteczkowej polimeru. Wzrost orientacji amorficznej wptywa na poprawe
wlasciwosci mechanicznych widkien, takich jak modul sprg¢zystosci 1 wytrzymato$¢ na
zerwanie. Czas relaksacji tancucha wydtuza si¢ znacznie ze wzrostem masy czasteczkowe;,
utrzymujac tym samym wysoki stopien orientacji lancuchéw polimeru w przypadku

rozciagania cieczy polimerowej o wysokiej masy czasteczkowej.

2.2. Wplyw Kkrystalizacji na reologi¢ polimeru

Wiele polimeréw tancuchowych stosowanych do formowania witdkien wykazuje
zdolnos¢ do krystalizacji. W odroznieniu od substancji niskoczasteczkowych, polimery nie
krystalizuja w petni. Z reguty uzyskuje sig struktury czg$ciowo krystaliczne zawierajace wiele
defektow, a takze obszary nieuporzadkowane zwane amorficznymi. Cechy te wynikaja z
przeszkod topologicznych, ktére uniemozliwiaja pelna krystalizacje dilugich splatanych
makroczasteczek tancuchowych oraz z ograniczen ruchéw molekularnych niezbgdnych do
powstania krysztalow.

W przypadku PET, przemiana polimeru amorficznego w krystaliczny w warunkach

izotropowych, kiedy lancuchy polimeru nie sa deformowane i orientowane, jest procesem
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stosunkowo powolnym. Potéwkowy czas krystalizacji PET w temperaturze maksymalne;j
szybkosci krystalizacji 190°C wynosi 42 sekundy [34]. Pod naprezeniem rozciagajacym, w
szybkim przedzeniu wiokien nastgpuje wskutek orientacji molekularnej silne przyspieszenie
krystalizacji tego polimeru o 5-6 rzedow wielkos$ci [22].

W wyniku krystalizacji, zaleznie od warunkdéw procesu, powstaja rézne struktury
nadczasteczkowe. W przypadku powolnej krystalizacji, bez sit rozciagajacych, powstaja
struktury sferolityczne o uporzadkowaniu radialnym lub pier$cieniowym. Pod wptywem
duzych napre¢zen rozciagajacych powstaje materiat polikrystaliczny wolny od sferolitow.
Podczas krystalizacji w warunkach silnej deformacji 1 orientacji molekularnej powstaja
zorientowane struktury fibrylarne. Fibryle sa wydluzonymi zespotami zorientowanych
krystalitow otoczonych obszarami niekrystalicznymi fragmentéw lancuchow z czg§ciowo
zorientowanymi segmentami. Taka struktura oraz orientacja segmentow w obszarach
amorficznych maja decydujacy wptyw na mechaniczne i uzytkowe wiasciwosci wiodkien.

Krystalizacja wptywa na wilasciwos$ci reologiczne polimeru w zwiazku z zelowaniem
polimeru przez powstajace wezly w postaci krysztalow, wiazace makroczasteczki fancuchowe
w struktureg zelu. Efekty krystalizacji w reologii polimeru odgrywaja wazna rolg w dynamice

przedzenia widkien i ksztattowaniu si¢ ich struktury [14-16].

2.2.1. Efekty zelowania w procesie krystalizacji

Wriasnos$ci reologiczne krystalizujacych polimerow zmieniaja si¢ juz we wczesnym
etapie krystalizacji, kiedy stopien przemiany nie uwidocznia si¢ jeszcze w szerokokatowym
rozproszeniu rentgenowskim. Wczesny proces krystalizacji polimeréw byl przedmiotem
szeregu prac badawczych [35-39,78]. Wptyw krystalizacji na plynnos$¢ stopionego polimeru
potwierdzony zostat dos§wiadczalnie, gdzie przy stopniu krystaliczno$ci okoto 1% nastgpowat
wzrost lepkosci polimeru [35, 36, 39]. Na tym etapie krystalizacja moze by¢ rozpatrywana
jako proces fizycznego zelowania, gdzie powstajace zarodki 1 agregaty krystaliczne
odgrywaja role fizycznych we¢ztow wiazacych tancuchy polimeru w sie¢ zelu [35].

W poczatkowym stadium krystalizacji, niewielkie objetosciowo obszary krystaliczne
tworza fizyczne wezly laczace sasiednie lancuchy, czemu towarzyszy wzrost lepkosci
polimeru opisywany za pomoca modeli sieciowania [40, 41]. Powstajace zarodki krystaliczne
1 krysztaty zwigkszaja liczbg polaczen pomigdzy makroczasteczkami i ograniczaja ich ruchy

molekularne. Oddziatywania pomigdzy tak powiazanymi grupami tancuchéw zaleza od ich
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wzajemnej odleglosci 1 ksztattuja wlasciwosci reologiczne krystalizujacej cieczy polimerowe;.
W wyniku takiego procesu wystepuje krytyczny stopien przemiany, ktory przyjmuje sig jako
“punkt zelowania”, gdzie uktad przestaje by¢ ciecza 1 ma strukture sieci makroskopowe;.

W  poréwnaniu do chemicznie sieciujacych systemow, zdefiniowanie punktu
zelowania w zelach z fizycznymi weztami stwarza pewne problemy. Punkt Zelowania w
znaczeniu chemicznym jest zdefiniowany w kategoriach zmiany masy czasteczkowej, M,,. W
procesach zelowania w wyniku krystalizacji masa czasteczkowa polimeru faktycznie nie
ulega zmianie. Przy tworzeniu agregatéw krystalicznych z segmentow réznych tancuchow,
standardowe metody badania procesu zelowania nie moga by¢ stosowane.

Punkt krytyczny zZelowania w krystalizujacym polipropylenie izotaktycznym badali
Schwittay, Mours i Winter [35], a kontynuacja ich pracy w zakresie poczatkowego stadium
krystalizacji, w warunkach powolnego chtodzenia, zajgli si¢ Pogodina i Winter [36]. W
badaniach tych okreslono zwiazki pomiedzy charakterystykami kinetycznymi krystalizacji i
zelowania a parametrami strukturalnymi, takimi jak sztywnos$¢ zelu, wyktadnik relaksacji 1

stopien krystaliczno$ci.

2.2.2. Parametry strukturalne i kinetyczne zelowania wskutek krystalizacji

Badania doswiadczalne wykazaty, ze zele charakteryzuja si¢ prostymi i regularnymi
wlasciwos$ciami relaksacyjnymi, ktére wyrazi¢ mozna za pomoca potggowego zaniku

dynamicznego modutu sprezystosci, G, w czasie, ¢ [39]:

G(H)=S8t" (28)

gdzie S jest parametrem sztywnosci zelu, n — wyktadnikiem relaksacji o warto$ci w zakresie
0-1.
Wiasciwosci relaksacyjne zelu wyraza si¢ tez za pomoca potggowej zaleznosci widma

czasu relaksacji, 4

S
I'(n)

H)=——1" (29)

w zakresie A9<A<A,, pomigdzy najkrotszym czasem relaksacji, Ay, 1 czasem A,

odpowiadajacym okresowi trwania najwigkszego agregatu. /{n) - funkcja specjalna.
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Sztywno$¢ zelu wyraza si¢ wzorem
S =G4, (30)

gdzie warto$¢ parametru Gy jest zblizona do réwnowagowej wartosci modutu sprezystosci
polimeru w pelni usieciowanego. Iloczyn GyAy charakteryzuje lepkos¢ uktadu przy zerowej
predkosci $cinania.

Tworzace si¢ krysztaly pelnia funkcje wiazan taczacych makroczasteczki w obszerna
sie¢ 1 ostabiaja ruchliwos¢ segmentow tancuchow w uktadzie. Proces krystalizacji jest
hamowany przez obecno$¢ splatan makroczasteczek, a jego kinetyka ograniczona jest przez
powolna dyfuzje tancuchow pomigdzy splataniami. W wyniku tego obszary krystaliczne i
amorficzne moga wspolistnie¢ w przechtodzonych materiatach polimerowych.

Schwittay, Mours 1 Winter [35] wyznaczyli, na przyktadzie polipropylenu, wyrazenie
na czas osiagnigcia punktu krytycznego zelowania w krystalizacji, w temperaturze 7, przy

przechtodzeniu AT = T,,—T , w postaci

-y exp(- A_BTJ (1)

gdzie T, jest rownowagowa temperatura topnienia krysztatow. Parametr 4 =215.6 godzin,
B =4.71K. Czas, w ktorym polimer osiaga punkt krytyczny zelowania maleje wyktadniczo ze
stopniem przechtodzenia. Przechtodzenie AT moze by¢ interpretowane jako termodynamiczna
sita napedowa procesu krystalizacji, a parametr B jako energia aktywacji. Wzér (31) stosuje
si¢ w zakresie temperatury polipropylenu 130°C < 7< 151°C. W temperaturze ponizej 100°C
dominuja efekty duzej lepkosci polimeru, w wyniku czego krystalizacja jest silnie
zahamowana, pomimo znacznego przechtodzenia.

Stopien krystalicznosci w punkcie krytycznym zelowania oszacowano stosujac znane

réwnanie Avrami’ego
X =1--exp (-Kt.") (32)

okreslajace zwiazek pomigdzy stopniem krystaliczno$ci, X, 1 czasem krystalizacji, .. Stala
szybkosci krystalizacji K zalezy od temperatury, n - wyktadnik Avrami’ego odzwierciedlajacy
geometri¢ wzrostu krysztatow i charakter zarodkowania [42,43]. Czas zelowania przyjeto ze

wzoru (31), a temperaturowa zalezno$¢ statej K w postaci
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log K=A4+ BT (33)

gdzie 4 =96.99, B=0.25K"', n=2.5.

Stopien krystalicznosci w  krytycznym punkcie zelowania, w warunkach
umiarkowanego przechtodzenia, nie przekracza wg autorow [36] wartosci 1.2%, a wartosci
ponizej 1% obserwowano zarowno w warunkach matego jak i duzego przechtodzenia, AT.
Tak niewielkie wartosci krystalicznosci krytycznej wskazuja, ze do usieciowania polimeru
wskutek krystalizacji potrzeba utworzenia objgtosciowo niewielu weztéw krystalicznych w
istniejacej sieci splatan fancuchow polimeru. Taka sie¢ jest jednakze stabo powiazana i daje
migkki zel.

Przypuszcza si¢, ze podobne wlasciwosci cechuja réwniez  inne polimery
krystalizujace ze stanu stopionego. Na przyktadzie polietylenu zauwazono, ze chociaz
krystalizacja poliolefin o roéznej strukturze molekularnej sprzyja powstawaniu réznorodnych
morfologii krystalicznych, to stan zelu z charakterystyczna luZzno zwiazana siecia w
poczatkowym stadium krystalizacji wykazuje takie same cechy jak w innych polimerach
krystalizujacych.

Zestalanie si¢ polimeru we wczesnym etapie krystalizacji wywiera znaczny wptyw na
dynamike przetwarzania polimerow w procesach technologicznych. W przypadku przedzenia
wiokien, proces zelowania wskutek krystalizacji jest zrodlem wrazliwo$ci polimeru na
warunki przedzenia, za pomoca ktérych mozna sterowa¢ dynamika procesu i ksztaltowaniem
si¢ struktury. Istotna rol¢ moze odgrywac¢ masa czasteczkowa, ktéra silnie wptywa na lepkos¢

polimeru.

2.3. Prz¢dzenie wlokien, ich struktura i wlasciwoSci

2.3.1. Charakterystyka procesow przedzenia

Proces przedzenia jest bardzo waznym etapem w produkcji widkien syntetycznych. Istnieje
wiele sposobdw, za pomoca ktorych mozna uformowac widkna, jak przedzenie z roztwordw
na mokro, na sucho, czy tez ze stopionego polimeru. Ta ostatnia metoda okazata si¢

najdogodniejsza sposrdd istniejacych metod. Polega ona na wytlaczaniu stopionego polimeru

przez filierg, w temperaturze powyzej temperatury topnienia, do osrodka chtodzacego, ktérym
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zwykle jest powietrze o temperaturze pokojowej, gdzie struga polimeru jest rozciagana z duza
szybkos$cia. Na koncu drogi przedzenia struga polimeru ulega zestaleniu, wskutek zeszklenia
lub krystalizacji, 1 jest odbierana z predkoscia znacznie wigksza od predkosci wyptywu
polimeru z otworow filiery. Przgdzenie widkien ze stopu stosuje si¢ w przypadku polimeréw
takich jak poliamidy, poliestry, polietylen, polipropylen, czy polistyren [34], z ktérych mozna
uzyska¢ ptynne stopy bez ich rozktadu termicznego.
Syntetyczne witdkna poliestrowe czy poliamidowe formowane sa zwykle ze
stopionego polimeru. Proces formowania powinien by¢ efektywny i prosty, a otrzymywane
wtokna powinny charakteryzowac si¢ wysoka orientacja molekularna, gtéwnie amorficzna, 1
odpowiednim stopniem krystalicznosci. Przyktadem takiego efektywnego procesu jest proces
jednoetapowy, z zastosowaniem duzych szybkos$ci przedzenia, gdzie krystalizacja polimeru
nastepuje podczas przedzenia w wyniku wysokiej orientacji molekularnej. Atrakcyjnosé
takiego procesu polega na wysokiej produktywnos$ci, 5-15 razy wyzszej w stosunku do
procesu dwuetapowego, ktory wymaga dodatkowego rozciggania zestalonego wildkna
otrzymanego w etapie przedzenia celem nadania im wigkszej orientacji molekularnej i
krystalicznosci [21]. Inne zalety procesu jednoetapowego to ograniczenie naktadu pracy,
mniejsze zuzycie energii, eliminacja dodatkowych operacji technologicznych wystepujacych
w procesach dwuetapowych. Ekonomiczny proces jednoetapowy oznacza obnizenie kosztow
produkcji, ktory takze moze prowadzi¢ do wytwarzania nowych rodzajow wtokien.
Stosowanie bardzo duzych szybko$ci przedzenia prowadzi jednak do powstania
problemow dotyczacych stabilno$ci procesu i jednorodnosci otrzymywanych widkien. Z tych
powodow stosuje si¢ tez znane od wielu lat procesy dwuetapowe. Réznica pomigdzy tymi
procesami polega na zastosowaniu bardzo duzych szybkos$ci przedzenia w przypadku procesu
jednoetapowego, zwykle z predkoscia odbioru do okoto 6000 m/min, oraz predkosci w
zakresie 1000-3000 m/min w przypadku procesu dwuetapowego [9,34].
Stosowane w przemysle technologie formowania wtokien podzieli si¢ na nastgpujace

grupy:

1. formowanie ze stopu z malymi predkosciami odbioru, z dodatkowym rozciaganiem w
stanie zestalonym z duza szybkoscia,

2. formowanie ze stopu z duzymi predkosciami odbioru, powyzej 3000 m/min., z niekiedy
dodatkowym umiarkowanym rozciaganiem,

3. formowanie ze stopu z r6znymi predkosciami odbioru, bez dodatkowego rozciagania,

4. formowanie ze stopu z obrobka strefowa (rozciaganie, odprezanie, grzanie, itp.),

5. formowanie z roztworu polimeru o wysokiej masie czasteczkowej i poddanie rozciaganiu.
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Pierwsze dwie grupy obejmuja widkna produkowane w klasycznym, dwuetapowym
procesie formowania. W grupie trzeciej struktura 1 wlasciwosci wiokien uksztaltowana jest
wylacznie w procesie przgdzenia ze stopu polimeru, przy zastosowaniu duzych naprgzen
rozciagajacych, bez dodatkowych etapdéw obrobki. Grupa czwarta obejmuje technologie z
procesami obrobki strefowej, opisane przez Kunugi i innych [44-51], oraz z innymi
procesami, jak np. wibracyjne wyciaganie wtokien na goraco [52] czy wielostopniowe
wyciaganie polaczone ze strefowym wyciaganiem na goraco [53]. Ostatnia, piata grupa
obejmuje wtokna PET o bardzo wysokiej masie czasteczkowej, z lepko$cia istotna powyzej
1.7 dl/g, ktore nie moga by¢ przedzione ze stanu stopionego [33, 54-58].

Rozne aspekty przedzenia widkien ze stopionego polimeru bada¢ mozna w dwoéch
kategoriach. Pierwsza dotyczy badania dynamiki procesu poprzez stosowanie roéznych
wartosci parametrow, takich jak predkos¢ odbioru widkien, temperatura osrodka, szybkosé¢
podawania masy przez otwory filiery, itp. W przypadku szybkiego przedzenia ze stopu istotna
rolg odgrywa krystalizacja pod wysokim naprezeniem rozciagajacym. Jej efekty w reologii 1
dynamice procesu uzaleznione sa od masy czasteczkowej polimeru. Druga kategoria badan
dotyczy wpltywu warunkow przedzenia na ksztaltowanie si¢ struktury, gtownie orientacji
molekularnej, amorficznej, oraz krystalizacji majacej decydujacy wplyw na wlasciwosci
otrzymywanych widkien. Systematycznego zbadania wymaga rola masy czasteczkowej w
ksztaltowaniu si¢ struktury 1 w dynamice procesu przg¢dzenia z réznymi predkosciami
odbioru, w zakresie predkosci tradycyjnych 1 szybkiego przedzenia.

Vassilatos i in. [59] analizujac dane z wielu zrédet doszedt do wniosku, ze liniowa
zalezno$¢ wytrzymalo$ci na zerwanie od orientacji molekularnej jest silniejsza w przypadku
wiokien PET prze¢dzionych z duzymi predkosciami, w stosunku do wtokien otrzymanych w
przedzeniu z matymi predkosciami, orientowanych w dodatkowym procesie wyciagania.
Niektore patenty [60, 61] z kolei zalecaja dodatkowe umiarkowane wyciaganie widkien PET
wstegpnie zorientowanych w szybkim przedzeniu jako lepsza metode dla uzyskiwania widkien
wysokiej jakos$ci, w miejsce przedzenia z niskimi i $rednimi predko$ciami, a nastgpnie
wyciagania.

W literaturze prowadzono wiele badan majacych na celu powiazanie wihasciwosci
fizycznych polimerow, w szczegdlnosci wiokien, ze struktura nadmolekularna i warunkami
procesdw formowania. Szereg prac badawczych wskazuje, Ze krytycznym czynnikiem
wplywajacym na wiasciwosci mechaniczne jest stopien orientacji molekularnej, ktory mozna
okresla¢ z pomiarow dwdjtomnosci. Inne z kolei prace, przykladowo dotyczace formowania

wlokien z wysokoczasteczkowego polietylenu, wskazuja wspotczynnik wyciagania jako
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czynnik skorelowany z wlasnosciami mechanicznymi. Badania nad mechanicznymi
wlasciwosciami witokien PET wskazuja czynniki strukturalne, ktorymi sa orientacja
amorficzna, stopien krystaliczno$ci oraz lepko$¢ istotna okres$lajaca mase czasteczkowa
polimeru, jako wptywajace na wlasciwosci otrzymywanych widkien.

Wplyw masy czasteczkowej na modut sprgzystosci i wytrzymato$¢ na zerwanie
wiokien otrzymywanych w réznych procesach technologicznych oméwiony jest w pracach
Ziabickiego [20], Sajkiewicza 1 in. [24]. W pracach tych poszukiwano cech struktury
decydujacych o wlasciwosciach mechanicznych wiokien, celem okre§lenia wptywu
parametréw procesu formowania na jako$¢ otrzymywanych witokien.

Duze warto$ci modutu sprezystosci i wytrzymatosci widkien PET, dochodzace
odpowiednio do 39 GPa i 2.3 GPa, obserwowano w przypadku wysokiej lepkosci istotnej
stosowanego polimeru wynoszacej 2.6 dl/g [54], formowanych z roztworu i nast¢pnie
poddawanych rozciaganiu. Podobne charakterystyki mechaniczne uzyskano w przypadku
witokien PET formowanych ze stopu polimeru o lepkos$ci istotnej 0.7 dl/g, poddanych
nastgpnie  wyciaganiu strefowemu [52]. Wnioskuje si¢ wigc, ze duze wartosci modutu
sprezystosci otrzyma¢ mozna przy relatywnie niskiej lepko$ci istotnej polimeru stosujac
odpowiednie metody wyciagania i obrobki cieplej w celu uksztattowania wysokiej orientacji
molekularne;j.

Wysokie wlasciwosci mechaniczne widkien otrzymaé mozna stosujac odpowiedni proces
przedzenia, rozciagania zestalonych wiokien, czy tez odpowiednia obrobke cieplna. Ustalenie
zalezno$ci pomigdzy warunkami na r6znych etapach formowania a strukturg i
wlasciwos$ciami  otrzymanych  wldkien stanowi podstawg opracowania procesow
technologicznych. Istotna role odgrywa tu wiedza dotyczaca roli §redniej masy czasteczkowej

polimeru.

2.3.2. Charakterystyki struktury i wlasciwosci mechanicznych wlékien

Do opisu struktury wtokien powszechnie stosuje si¢ dobrze znany dwufazowy model
polimeréw czg$ciowo krystalicznych. W modelu tym domeny o krystalicznym
uporzadkowaniu segmentdw makroczasteczek wystgpuja na przemian z domenami
amorficznymi  charakteryzujacymi si¢ stabszym uporzadkowaniem molekularnym.
Makroczasteczki wiazace obszary krystaliczne z amorficznymi zapewniaja spojnos¢ widkien.

W zaleznosci od warunkéw formowania, makroczasteczki polimeru sa mniej lub bardziej
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zorientowane wzdtuz osi widkna, roznie w obszarach krystalicznych i amorficznych. W ten
sposoOb tworza si¢ tzw. fibryle, czyli jednostki strukturalne ze spdjnoscia domen amorficznych
1 krystalicznych w kierunku podhuznym.

Obszary krystaliczne mozna potraktowa¢ jako jednorodne sztywne bloki. Natomiast
obszary amorficzne wykazuja catkowicie odmienny charakter i stanowia mechanicznie
stabsze miejsca w dwufazowej strukturze widkna. Makroczasteczki w fazie amorficznej
wykazuja wigcej stopni swobody, co pozwala im na szybsza relaksacj¢ w podwyzszonej
temperaturze, powyzej T, Totez faza amorficzna w glownej mierze okresla mechaniczne
zachowanie si¢ wtokien pod obciazeniem, czy tez w podwyzszonej temperaturze. Typowymi
parametrami stosowanymi powszechnie do ilosciowego charakteryzowania struktury wiokien
sa czynniki orientacji fazy amorficznej i krystalicznej, stopien krystaliczno$ci, rozmiary
krysztalow oraz dtugi okres powtarzalnosci.

Heuvel 1 in. [62] zidentyfikowali pig¢ parametréow strukturalnych odpowiedzialnych
za wlasnosci mechaniczne na podstawie 295 r6znych serii wtdkien PET. Sa to lepkos¢ istotna,
[77], jako miara $redniej masy czasteczkowej polimeru, czynnik orientacji amorficznej, f,
utamek objetosciowy fazy amorficznej, 1-X, czynnik rozktadu dhlugosci konturowe;j
tancuchow pomiedzy nastgpujacymi po sobie domenami krystalicznymi, oraz rozmiar
indywidualnych obszaréw amorficznych. Powyzsze parametry, korelujace z wtasciwosciami
mechanicznymi, odnosza si¢ do fazy amorficznej. Regiony krystaliczne (stopien
krystaliczno$ci, rozmiary krysztaldw) maja swoje znaczenie w tym sensie, ze bezposrednio
okreslaja i1lo$¢ materiatu amorficznego oraz ziarnistos¢ struktury.

Stein 1 Norris [63] okreslaja czynnik orientacji fazy amorficznej, f,, na podstawie
pomiarow dwojtomnosci, An, odzwierciedlajacej $rednia orientacj¢ segmentOw w obszarach

amorficznych 1 krystalicznych:

/= An—X,Anf,
oM (1-X,)

(34)

gdzie Xy jest objetosciowym stopniem krystalicznosci, An. i An,” oznaczaja dwojlomnosé
fazy krystalicznej 1 amorficznej o idealnej orientacji fancuchdéw, f; - czynnik orientacji fazy
krystaliczne;.

Ze stosowaniem wzoru (34) pojawiaja si¢ watpliwosci wynikajace z przyjmowanymi
w przypadku PET réznymi wartociami An.’ i An,’. Na og6t w przypadku PET przyjmuje si¢
wartosci An,’=0.275 oraz An. = 0.220 podawane przez Dumbletona [64]. Wyniki badan
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Kunugi i Suzuki [52] wskazuja jednak, ze wartosci te prowadza do niefizycznych wartosci
czynnika orientacji krystalicznej, f.>1. W konsekwencji, autorzy [52] przyjeli w swoich
obliczeniach wartoéci An,” = 0.275 i An.” = 0.310 zaproponowane przez Gupte i in. [65].

Pojecie stopnia krystalicznosci odwotuje si¢ do dwufazowego modelu polimerow
krystalicznych. Jakkolwiek w polimerach moga wystgpowac struktury posrednie migdzy
idealna struktura krysztalu i w peini nieuporzadkowana struktura amorficzna, to na ogo6t
przyjmuje si¢, ze polimer czg$ciowo krystaliczny jest mieszaning tych dwoch skrajnych
struktur, krystalicznej i amorficznej. Stopien krystaliczno$ci definiuje si¢ jako procentowy
udziat struktury krystalicznej w tej mieszaninie.

Stopien krystaliczno$ci mozna wyznaczy¢ z pomiaroOw ggstosci polimeru, p,
korzystajac z roznic ggstosci fazy krystalicznej 1 amorficznej. Zaktadajac model dwufazowy
polimeru otrzymuje si¢ objgtosciowy stopien krystalicznosci

PP

Xy, = (35)
Pe = Pa

a wagowy stopien krystalicznos$ci

x =P PP (36)
P PP,

gdzie p, 1 p. sa ggstosciami fazy amorficznej i krystaliczne;.

We wzorach (35, 36), w przypadku PET, pojawia si¢ kolejne niejednoznacznosci
zwigzane z warto$ciami p, 1 p.. Na ogo6t stopien krystaliczno$ci wtokien PET oblicza si¢ na
podstawie wartoéci podanych przez de Daubeny [66], gdzie p,=1.325g/m’® i
p.=1.455 g/em’. Fakirov i in. [67] podali p.= 1.515 g/lem’. Heuvel i in. [68] wykazali
ponadto, ze p, 1 p. zaleza rowniez od orientacji molekularnej. Obecnie, niektorzy autorzy
opisuja struktur¢ polimeru przyjmujac model tréjfazowy zaktadajacy zorientowana faze
amorficzng jako trzecia sktadowa w uktadzie.

Stopien krystaliczno$ci nie jest parametrem materiatowym polimerow i charakteryzuje
probki o okreslonej historii termicznej 1 mechanicznej. Struktura krystaliczna polimeru zalezy
od temperatury, czasu krystalizacji, naprezen mechanicznych w procesie, ci$nienia, obecnosci
substancji niskoczasteczkowych, itp. Za cechy materialowe mozna by uzna¢ potencjalna
zdolno$¢ polimeru do krystalizacji oraz maksymalny stopien krystaliczno$ci osiagalny w

idealnych warunkach przemiany.
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Do gléwnych parametréw charakteryzujacych witasciwosci mechaniczne zalicza sig
modut sprezystosci, wytrzymato$¢ na rozciaganie, skurcz w goracym powietrzu, sit¢ skurczu.
Krzywa modutu sprezystosci, bedaca pierwsza pochodna krzywej rozciagania, posiada dwa
maksima [62]. Pierwsze maksimum pojawia si¢ juz przy bardzo matym odksztatceniu, gdzie
wnioskuje sig, ze rozpadanie si¢ sieci splatan nastgpuje przy stalej wartosci odksztatcenia,
niezaleznie od parametrow strukturalnych widkna. Heuvel i inni [62] uwazaja, Ze orientacja
molekularna sprzyja tworzeniu si¢ sieci o wigkszej gestosci. Rozrywanie takiej sieci wymaga
uzycia wigkszej sily, ktora okresla wigkszy modul sprezystosci.

Czynnikiem odpowiedzialnym za wytrzymalo$¢ na rozciaganie jest stopien
krystalicznosci, ktorej obecno$¢ przyczynia si¢ do zmniejszenia wydluzenia przy zerwaniu,
jak tez do zmniejszenia objgtosci fazy amorficznej, w ktorej tancuchy czasteczek ulegaja
zerwaniu.

Zaleznos¢ modutu sprezystosci od wytrzymatosci na zerwanie wykazuje charakter
liniowy. Przeprowadzona w pracy [21] analiza danych dos$wiadczalnych z wielu Zrédet
dostarcza informacji, ze witokna PET formowane w réznych procesach wykazuja zblizone
warto$ci modutu 1 wytrzymatosci w zakresie mniejszych wartosci tych parametrow, wlaczajac
takze formowanie z roztworu polimeru o wysokiej masie czasteczkowej. Potwierdza to
przypuszczenie, ze przy niezbyt duzej orientacji molekularnej zaréwno modut sprezystosci
jak 1 wytrzymato$¢ na zerwanie nie zaleza od masy czasteczkowej. Z kolei, najwigksze
warto$ci tych parametrow otrzymuje si¢ w przypadku wiokien formowanych z polimeru o
wysokiej masie czasteczkowej, z roztworu z dodatkowym rozciaganiem w stanie stalym.

Kurczliwo$¢ wildkien roéwniez mozna opisa¢ w odniesieniu do parametrow
strukturalnych. W temperaturach znacznie powyzej punktu zeszklenia polimeru,
makroczasteczki w fazie amorficznej wykazuja duza tendencj¢ do ski¢biania si¢ w celu
zwigkszenia entropii. Jesli wtokno moze zmienia¢ swoja dlugosé, wtedy skigbianie sig
tancuchéw prowadzi do jego skurczu. W przeciwnym wypadku, kiedy dlugo$¢ wiokna jest
ustalona, proces ten powoduje wystapienie okreslonej sity skurczu. Skurcz widkna rosnie ze
wzrostem orientacji makroczasteczek w obszarach amorficznych. Entropowe skigbianie si¢
jest silniejsze w bardziej wyprostowanych czegsciach czasteczek. Waski rozklad dtugosci
tancuchow wydaje si¢ by¢ bardziej korzystny dla uzyskania wysokiego skurczu. To sugeruje,
ze proces sklgbiania si¢ makroczasteczek ma charakter integralny. Wigksza mozliwos¢
zbiorowego, skorelowanego ruchu makroczasteczek wystgpuje w przypadku, kiedy ich

dhugosci sa zblizone, tj. w przypadku waskiego rozktadu masy czasteczkowe;.
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2.3.3. Rola masy czasteczkowej

Masa czasteczkowa odgrywa wazna role w procesie formowania i nadawania
wtoknom odpowiednich wtasciwos$ci mechanicznych. Chociaz nie odpowiada ona
bezposrednio za wlasciwosci mechaniczne, to wiele danych do§wiadczalnych wskazuje na to,
ze poprzez dynamike przedzenia wptywa na strukturg, modul sprezystosci 1 wytrzymatosé
wlokien. Zauwazono, ze wytrzymato$¢ na zerwanie widkien PET otrzymanych w roéznych
procesach wykazuje korelacje z lepkos$cia istotna. Zalezno$¢ migdzy modulem sprezystosci a
lepkoscia istotng polimeru wydaje si¢ by¢ mniej wyrazna [20].

W celu nadania widoknom lepszej wytrzymato$ci stosuje si¢ polimery o wyzszej masie
czasteczkowej. Jednak uzycie zbyt duzej masy czasteczkowej czyni proces przedzenia
trudnym, badz nawet niemozliwym. Masa czasteczkowa polimeru 1 zwiazane z nia
wlasciwosci reologiczne wplywaja na dynamike procesu przedzenia, strukture otrzymanych
wlokien i ich podatno$¢ do przetwarzania (wyciagania), szczeg6lnie przy uzyciu duzych sit
[59, 69-71]. Masa czasteczkowa ma znaczny wplyw na sil¢ rozciagajaca w procesach
przedzenia [69, 72], orientacj¢ molekularng i krystalizacj¢ polimeru [59,70,71]. Stwierdzono,
ze sifa rozciagajaca w procesie przedzenia wzrasta z masa czasteczkowa polimeru [34,72].
Znaczenie masy czasteczkowej w dynamice przedzenia i ksztaltowaniu struktury widkna nie
jest jednakze wystarczajaco dobrze zbadane i wymaga wyjasnienia.

W  niektorych patentach [60,61,73] zaleca si¢ stosowanie duzych szybko$ci
przedzenia, z duzymi sitami rozciagajacymi. Inne technologie [74, 75] otrzymywanie wiokien
o wysokich parametrach uzytkowych opieraja si¢ na stosowaniu malych szybkosci
przedzenia, z malq sita napinajaca, a nastgpnie rozciaganiu z odpowiednia obrdbka cieplna.
Wysokie warto$ci modutu sprezystosci 1 wytrzymato$ci widkien mozna otrzymac w obu tych
metodach. Zlozonos$¢ procesu przedzenia wynika z wystgpowania w nim szeregu wzajemnie
sprzezonych czynnikdéw, a jego optymalizacja wymaga poznania znaczenia tych czynnikow.
Jednym z nich jest §rednia masa czasteczkowa polimeru.

Wiasciwosci reologiczne polimeru kontroluja jego odksztalcenie plastyczne w
deformacji $cinajacej 1 w rozciaganiu. W przedzeniu wiokien ze stopionego polimeru,
deformacja $cinajaca wystgpuje jedynie podczas przepltywu polimeru przez dyszg filiery.
Natomiast w zakresie formowania na odcinku pomigdzy punktem wyptywu z filiery i

punktem zestalania si¢ polimeru wystgpuje jednoosiowe rozciaganie cieczy polimerowej, a
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dynamike procesu kontroluje lepko$¢ rozciagania. Lepkos$¢ rozciagania, 7*, zwana tez

lepkos$cia Troutona
n*=3n (37)

gdzie 7 jest lepkoscia $cinania. Im wigksza jest masa czasteczkowa polimeru, a zatem
dhuzszy czas relaksacji, tym wyzsza warto$¢ lepkosci §cinania i rozciagania.

Kiang i Cuculo [76] badali wilasciwosci reologiczne w przeplywie $cinajacym i
rozciagajacym probek stopionego PET o réznej $redniej lepkosciowej masie czasteczkowej w
zakresie 27,500-71,500. Wartosci $redniej masy czasteczkowe] wyznaczyli z réwnania
Marka-Houwinka (10) przyjmujac K = 7.44x10~* dl/g oraz a = 0.648. Z otrzymanych danych
wynika, ze PET zakresie szybkosci $cinania 0-10° s™', w tym zakresie masy czasteczkowe;j,
ma charakter lepkiej cieczy newtonowskiej. Powyzej tego zakresu szybkos$ci $cinania lepkos¢
znacznie maleje, szczegdlnie w przypadku polimeru o najwyzszej masie czasteczkowej
71,500. Polimery o $rednich warto$§ciach masy czasteczkowej wykazywaly mniejsza
tendencj¢ do spadku lepkosci, zblizona do polimeru o najmniejszej masie 27,500, ktorego
lepkos$¢ ulegata najmniejszym zmianom.

Dutta 1 Nadkarni [77] zaproponowali nast¢pujace wyrazenie na zaleznos$¢ lepkosci

$cinania stopionego PET od lepkosci istotnej i temperatury

6923.7 } (38)

=0.0976 [n]**” exp| ————
Umelt [77] p T+2732

gdzie jednostka lepkosci jest 1 puaz =0.1 Pa-s, [#77] okreslona jest w dl/g, T - w stopniach
Celsjusza.

Wzér (10) pozwala na konwersj¢ lepkosci istotnej na $rednia lepkosciowa mase
czasteczkowa, M,. Przyjmujac K= 1.7 x10~* oraz a = 0.83 [20, 23], lepko$¢ stopionego PET
wyraza si¢ wzorem

(39)

nmelt = 1125 X 10721M:-39 eXp|: 69237 j|

T+273.2

wykazujacym zalezno$¢ lepkosci od masy czasteczkowej polimeru znacznie silniejsza niz to

przewiduje teoria reptacji Doi’a-Edwardsa.

32



Huang i in. [33] otrzymali empiryczna zalezno$¢ pozwalajaca na konwersj¢ lepkosci
istotnej PET na $rednia liczbowa masg czasteczkowa. Srednia lepkosciowa mase¢
czasteczkowa we wzorze (10) mozna wtedy zastapi¢ S$rednia liczbowa z parametrami
K=5.41x10" i a = 0.898. Gregory i inni [79-81] wykazali, ze w przypadku PET o lepkosci
istotnej w zakresie 0.6-1.0 dl/g 1 $redniej wagowej masie czasteczkowe] w zakresie 20,000-
70,000 lepko$é stopionego polimeru e ~ M,

W przypadku PET o bardzo duzej lepkosci istotnej wynoszacej 2 dl/g 1 masie
czasteczkowej M,,= 230,000 lepkos$¢ stopionego polimeru w temperaturze 300°C wynosi
8x10* Pa's. Na podstawie pomiaréw doswiadczalnych stwierdzono [82], ze w przypadku tak
duzych mas czasteczkowych, lepko$é stopu 77,e ~ M,,' >, tj. z potega wyzsza niz to podawali
Gregory 1 in. [79]. PET o tak duzej masie czasteczkowej, zastosowany do przedzenia wiokien
ze stopu, wykazuje znaczny spadek lepkosci istotnej wskutek degradacji termicznej w
procesie, podczas gdy tradycyjnie uzywany polimer o lepkosci istotnej 0.6 dl/g wykazuje
zadowalajaca stabilno$¢ [82]. Aby unikna¢ degradacji polimeru nalezy obniza¢ temperaturg
procesu ponizej 280°C. Jednakze, w takiej temperaturze lepkos$¢ tego polimeru przekracza
10° Pa-s. Przy tak duzej lepkosci pojawiaja si¢ powazne trudnosci w przedzeniu wiokien.

Masa czasteczkowa wpltywa na opory plynigcia przez dysze filiery podczas
wytlaczania stopu, szczegdlnie przy wysokiej lepkosci polimeru. Cisnienie wyttaczania jest

proporcjonalne do lepkosci stopionego polimeru zgodnie ze wzorem

_ 8W’7melt lO

AP 4
7R,

(40)

gdzie W oznacza szybko$¢ przeptywu przez otwor filiery wyrazona w cm’/s, [y oraz Ry
oznaczaja dtugos¢ i1 promien kanatu filiery w cm. Jesli lepkos¢ istotna PET nie przekracza
0.8-0.9 dl/g, lepkos¢ stopu w temperaturze 280-320°C wynosi ponizej 1000 Pa-s, a ci$nienie
wytlaczania nie przekracza 15 MPa.

Wytlaczanie stopionego PET o wysokiej masie czasteczkowej stwarza wiele
probleméw technicznych. W przypadku [77] w zakresie 0.9-1.4 dl/g lepkos¢ wyttaczanego
polimeru lezy w zakresie 1000-7000 Pa-s. Ci$nienie wytlaczania w typowych temperaturach
moze wtedy przekracza¢ 1000 atm, a wyplyw wysoce lepkiego stopu z dysz filiery moze by¢
nierownomierny. W przypadku PET o wysokiej masie czasteczkowej stosuje si¢ wyzsze
temperatury formowania, okoto 335°C [83]. Zwigkszanie temperatury prowadzi do obnizenia

lepkosci polimeru, ale moze powodowac¢ degradacje i wyciekanie polimeru [34, 84].
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Metoda alternatywa do obnizania lepkosci przez zwigkszanie temperatury jest
mieszanie polimeru z rozpuszczalnikiem lub plastyfikatorem. Wtedy wtokna PET moga by¢
formowane z polimeru o do$¢ wysokiej masie czasteczkowej [33,54,57,58,85-88]. Tego typu
wiokna otrzymuje si¢ takze metoda polimeryzacji blokowej [89].

W konwencjonalnych procesach przedzenia witdkien PET stosuje si¢ zwykle polimer o
lepkosci istotnej nie przekraczajacej 0.9 dl/g i1 uzyskuje wtokna o wytrzymatosci do 1.3 GPa.
Po dodatkowej obrobce mechanicznej 1 termicznej uzyskuje si¢ modut sprezystosci o wartosci
do 26 GPa. Maksymalny stopien wyciagnigcia widkien przedzionych ze stopionego PET o
$rednich wartos$ciach lepkosci istotnej wynosi 4-5.

Liczne badania nad przedzeniem widkien z zelu wysokoczasteczkowego polietylenu
wykazatly, ze stopien wyciagnigcia takich wtokien moze osiaga¢ wartosci z zakresu 100-200
razy. Maksymalny stopien wyciagnigcia widkien przg¢dzionych z zelu ros$nie ze wzrostem
masy czasteczkowej polimeru. Wzrostowi stopnia wyciagnigcia towarzyszy liniowy wzrost
modutu sprezystosci 1 wytrzymalto$ci na zerwanie.

Huang, Ito i Kanamoto [33, 54, 57, 58, 86] wykazali, ze podobne efekty masy
czasteczkowej obserwuje si¢ w przypadku wiokien PET przgdzionych z roztworu polimeru o
wysokiej masie czasteczkowej. Maksymalny wspotczynnik wyciagnigeia takich widkien
wzrasta ze wzrostem lepkosci istotnej w zakresie 1.5-4.9. Modut sprezystosci i
wytrzymato$¢ na zerwanie tak przedzionych i wyciaganych wiokien PET rosna z masa
czasteczkowa polimeru 1 stopniem wyciagania [33]. W przypadku wtokien PET, maksymalny
wspoOtczynnik wyciagania wynoszacy 16.4 otrzymano dla polimeru o lepkos$ci istotnej 2.6
dl/g, a wlasno$ci mechaniczne lepsze niz w przypadku widkien otrzymanych z polimeru o
nizszych warto$ciach [ 7] [54].

Mechaniczne wiasnosci witokien formowanych z roztworu polimeréw o wysokiej
masie czasteczkowej znacznie przekraczaja wiasnosci innych wiokien tylko w zakresie
wysokiego czynnika orientacji fazy amorficznej, f, > 0.8. Dla nizszych wartosci czynnika £,

wlasciwos$ci wszystkich widkien sg zblizone.

2.3.4. Struktura wldkien a wlasciwos$ci mechaniczne

Wyniki badan doswiadczalnych przedstawione w szeregu publikacjach wskazuja w
przypadku PET, Ze orientacja fazy amorficznej wptywa znaczaco na modul sprezystosci i

wytrzymato$¢ wtokien [21]. Z drugiej jednak strony stwierdza si¢, ze warunki formowania nie
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wplywaja w sposdb znaczacy na zalezno$ci modutu i wytrzymato$ci na zerwanie od orientacji
amorficznej widkien. Zaleznosci wilasciwosci mechanicznych witdkien PET od czynnika
orientacji amorficznej, f,, 1 lepkosci istotnej, [77], podane w pracy [21] przedstawiono na
rysunkach 6 1 7. W zakresie matych i $rednich warto$ci czynnika f, zar6wno modut
sprezystosci jak 1 wytrzymato$¢ nie zaleza od lepkosci istotnej. Wpltyw masy czasteczkowe;j
ma miejsce dopiero w zakresie duzych warto$ci czynnika orientacji fazy amorficznej, f;, > 0.8,

gdzie wysoka masa czasteczkowa sprzyja tworzeniu si¢ wysokiej orientacji amorficznych

segmentdéw tancuchdw.

E, GPa

Rys. 6. Modut sprezystosci, £, w zaleznosci od czynnika orientacji amorficznej, f,, 1 lepko$ci
istotnej, [ 7], wtokien PET formowanych w r6znych warunkach [21].

Inng zalezno$¢ obserwuje si¢ w przypadku dwojtomnosci, ktora odzwierciedla srednia
orientacj¢ molekularng w obszarach amorficznych i krystalicznych. Wzglednie duze wartosci
wytrzymato$ci na zerwanie rzedu 1 GPa wystgpuja w zakresie niskiej dwojtomnosci
An < 0.05, w przypadku widkien przedzionych z duzymi szybkos$ciami, bez dodatkowego
etapu rozciagania. Najwigksze warto$ci wytrzymatosci wynoszace 1.67 GPa, odpowiadajace

wloknom o dwdjtomnosci An = 0.28, otrzymano w przypadku procesu z obrobka strefowa
[49].
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Rys. 7. Wytrzymato$¢ na zerwanie, S, w zalezno$ci od czynnika orientacji amorficznej, f; , 1
lepkosci istotnej, [ 77], wtokien PET formowanych w r6znych warunkach [21].

W zakresie $rednich orientacji molekularnych, wtokna formowane przy uzyciu duzych
naprezen w szybkim przedzeniu wykazuja lepsza wytrzymato$¢ na zerwanie niz widkna o tej
samej orientacji formowane z zastosowaniem dodatkowego rozciagania wtokien. Z kolei
wtokna przedzione ze stopu i poddane obrobee strefowej wykazuja, w poréwnaniu z innymi
metodami formowania, wyzsza orientacj¢ amorficznag i krystaliczna.

Warto$ci modutu i wytrzymatosci na rozciaganie wtokien formowanych réznymi
metodami sa zblizone do siebie w zakresie mniejszych ich wartosci. Potwierdza to fakt, ze w
zakresie niezbyt wysokiej orientacji molekularnej modut i wytrzymalo$¢ na zerwanie nie
zaleza od masy czasteczkowej polimeru. Masa czasteczkowa wpltywa jednakze na
ksztattowanie si¢ orientacji molekularnej poprzez dynamikg procesu prz¢dzenia i w taki
sposob decyduje o wlasciwosciach otrzymywanych wiokien.

W przypadku wtdkien formowanych z roztworu PET o wysokiej masie czasteczkowej,
poddanych dodatkowemu wyciaganiu, wartosci modutu 1 wytrzymatos$ci sa najwigksze ze
wszystkich badanych metod. Obie metody formowania, ze stopionego PET z obrobka
strefowa 1 z roztworu polimeru o wysokiej masie czasteczkowej, dostarczaja witdkna o

najlepszych wlasciwosciach mechanicznych. Chociaz mechanizm ksztaltowania si¢ struktury
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w obrdbce strefowej nie jest jeszcze dobrze poznany, to dane eksperymentalne wskazuja, ze
metoda ta, mimo umiarkowanej masy czasteczkowej, rowniez prowadzi do duzych warto$ci
wytrzymato$ci i modutu [20].

Mniejszy wplyw na wiasno$ci mechaniczne wykazuja stopien krystaliczno$ci,
orientacja krystaliczna, dtugo$¢ okresu powtarzalno$ci oraz wymiary krysztalow. W zakresie
czynnika orientacji fazy krystalicznej ponizej 0.8, modut spre¢zystosci i wytrzymatos$é wiokien
na zerwanie sa niskie 1 nie zmieniaja si¢ z orientacja krystaliczna.

Widkna o duzym module 1 wytrzymatosci wykazuja wysoki czynnik orientacji
krystalicznej, powyzej 0.9. Niezaleznie od uzytej metody formowania, wysoka orientacja
krystaliczna zawsze wystgpuje we widknach o wysokich wtasciwos$ciach mechanicznych,
jednakze warto$ci czynnika orientacji krystalicznej nie decyduja o cechach mechanicznych.
Przyktadowo, widkna PET formowane z roztworu polimeru o duzej masie czasteczkowej, z
czynnikiem orientacji krystalicznej 0.97, wykazuja modut sprezystosci w szerokim zakresie
11.9 - 34.2 GPa, a wytrzymato$¢ na zerwanie w zakresie 0.27 - 1.77 GPa. Widkna o podobnie
wysokim czynniku orientacji krystalicznej wynoszacym 0.98, przedzione ze stopionego
polimeru i poddane obrébce strefowej, wykazuja modul sprezystosci réwniez w szerokim
zakresie 11.9 —36 GPa, a wytrzymalos¢ w zakresie 0.67 - 1.675 GPa. Mimo, ze wildkna
wykazuja podobny wysoki stopien orientacji krystalicznej, to ich orientacja krystaliczna nie
okresla jednoznacznie wysokich wtasciwosci mechanicznych.

Fakt, ze najlepsze wlasciwosci mechaniczne w przypadku PET lub polietylenu
wykazuja widkna formowane z roztworu polimeru o wysokiej masie czasteczkowej moze
wynikaé z tego, ze wysoka masa czasteczkowa sprzyja ksztattowaniu si¢ wysokiej orientacji
molekularnej przy osiagnigciu maksymalnego stopnia rozciagnigcia. Podobna rol¢ odgrywa
rozciaganie strefowe, ktore ksztattuje wysoka orientacje molekularng i wysokie wtasciwosci
mechaniczne w przypadku niewysokich mas czasteczkowych.

Znaczny wplyw masy czasteczkowej na ksztaltowanie si¢ struktury widkien jest
faktem doswiadczalnym, szczegdlnie w przypadku polimerdéw krystalizujacych. W ostatnich
kilkunastu latach pojawilo si¢ szereg publikacji dotyczacych ksztaltowania si¢ struktury
wlokien w procesach przedzenia ze stopionego polimeru w réznych warunkach termicznych,
przy roznych szybkosciach odbioru. W przypadku PET 1 innych wolno krystalizujacych
polimeréw, w zakresie matych szybkosci prz¢dzenia otrzymywane wtdkna sa amorficzne, a
powyzej pewnej krytycznej predkosci odbioru wystepuje krystalizacja prz¢dzionego stopu

indukowana naprgzeniem rozciagajacym. Wplyw masy czasteczkowej na dynamike
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przedzenia i towarzyszace przemiany strukturalne nie jest jednak dobrze poznany i wymaga
przeprowadzenia systematycznej analizy.

Kinetyka krystalizacji polimerow uzalezniona jest generalnie od temperatury i
naprg¢zenia rozciagajacego. Wplyw masy czasteczkowe] na ksztattowanie sig¢ orientacji
molekularnej i krystaliczno$ci podczas przedzenia wynika bezposredniego z efektdéw masy
czasteczkowej w lepkosci, a w konsekwencji w naprgzeniu rozciagajacym, kontrolujacym
orientacj¢ molekularna 1 kinetyke krystalizacji orientowanej. Poza tym, krystalizacja silnie
wpltywa na wlasciwosci reologiczne polimeru prowadzac do wzrostu lepkosci oraz do
zestalenia si¢ polimeru wskutek krystalizacji pod odpowiednio duzym naprezeniem
rozciagajacym.

Huisman i in. [18] oraz Shimizu i in. [69] wykazali w zakresie $redniej lepkosciowe;j
masy czasteczkowej 18,400 - 40,000 znaczny wplyw masy czasteczkowej polimeru na
strukture 1 wlasciwosci widkien przedzionych ze stopionego PET z r6znymi szybko$ciami.
Badania obejmowaly procesy z malymi i $rednimi predko$ciami odbioru, przy ktorych
otrzymywano witdkna amorficzne, oraz szybkie przedzenie z krystalizacja orientowana.
Badania te wykazaly znaczacy wptyw masy czasteczkowe;.

Rysunki 8-10 przedstawiaja podane w pracy [18] zaleznosci stopnia krystalicznosci
oraz czynnikoOw orientacji fazy krystalicznej i amorficznej przedzionych widkien PET w
zaleznosci od predkosci odbioru, w przypadku srednich lepkosciowych mas czasteczkowych
polimeru wynoszacych 21,500, 32,000 1 40,000. Stopien krystalicznos$ci oceniano z pomiarow
gestosci, czynnik orientacji krystalicznej z analizy szerokokatowej dyfrakcji rentgenowskiej, a
czynnik orientacji amorficznej na podstawie pomiaré6w modutu sonicznego, stopnia
krystaliczno$ci i czynnika orientacji krystalicznej. Predkosci odbioru wtokien przedzionych z
polimeru o najnizszej masie czasteczkowej 21,500 leza w zakresie 1000 — 5500 m/min, w
przypadku masy czasteczkowej 32,000 w zakresie 1000 — 5000 m/min, a w przypadku masy
40,000 w zakresie 1000 — 4250 m/min.

Autorzy [18] stwierdzili wystgpowanie granicy maksymalnych szybkos$ci prz¢dzenia,
powyzej ktorej nastgpowalo zrywanie si¢ widkien, uzaleznionej od masy czasteczkowe;.
Granica ta ulega obnizeniu ze wzrostem masy czasteczkowej od wartosci 5500 m/min w
przypadku masy najmniejszej, do 4250 m/min w przypadku masy czasteczkowej najwigkszej.
Grubos$¢ otrzymywanych witokien byta ustalona w calym zakresie predkosci odbioru i1
wynosila 5 dtex na pojedyncze wtokno.

Autorzy prac [18,69] wnioskuja, ze w przypadku polimeru o najwyzszej masie

czasteczkowej, wldkna czgSciowo krystaliczne otrzymuje si¢ ze znacznie mniejsza predkoscia
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odbioru, tj. z predkoscia 2000 m/min, w porownaniu z wtoknami otrzymywanymi z polimeru
o sredniej 1 niskiej masie czasteczkowej, gdzie krystalizacja wystepuje juz przy predkosciach

odbioru, odpowiednio, 3000 1 4750 m/min (rysunek 8).
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Rys. 8. Stopien krystaliczno$ci, Xy, wiokien PET przedzionych z polimeru o trzech r6znych
srednich mas czasteczkowych, M,, w zaleznosci od predkosci odbioru, V;, na podstawie
danych z pracy [18]. Grubos¢ wtokna 5 dtex.

Masa czasteczkowa wpltywa takze na stopien krystalicznosci odbieranych witokien.
Wilbkna przedzione z polimeru o niskiej 1 $redniej masie czasteczkowej charakteryzuja sig,
przy tej samej predkosci odbioru, wigkszym stopniem krystaliczno$ci w poréwnaniu z
wloknami przedzionymi z polimeru o duzej masie czasteczkowej. Wnioskuje si¢ wige, ze
krystalizacja podczas przedzenia ze stopu ma charakter krystalizacji orientowane;j,
indukowanej naprezeniem rozciagajacym, a jej wystgpowanie zalezy nie tylko od szybkosci
przedzenia, ale takze od masy czasteczkowej uzytego polimeru.

W pracy [18] zauwazono tez, ze w przypadku polimeru o wysokiej masie
czasteczkowej otrzymuje sie wigksze i dluzsze krysztaly, powyzej 120 A. Oznacza to
robwniez, ze masa czasteczkowa wplywa na stabilno$¢ termiczng struktury krystalicznej

wlokna zwiazana z wymiarami krysztatow. Stwierdzono przyktadowo, ze skurcz widkien
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silnie zwiazany ze stopniem krystaliczno$ci spada gwattownie w przypadku widkien
przedzionych z predkoscia 1500 m/min z polimeru o najwyzszej masie czasteczkowej, a w
przypadku $redniej warto$ci masy czasteczkowej — w przypadku widkien przedzionych z
predkoscia 2500 m/min. Wtokna o najnizszej masie czasteczkowej wykazuja nieco odmienny
charakter. Ich skurcz wzrasta stopniowo ze wzrostem szybko$ci odbioru w zakresie 1000 —
3000 m/min, a nastgpnie silnie spada w przypadku witokien odbieranych predkosciami
powyzej 4000 m/min.

Wilbékna otrzymane z polimeru o S$redniej 1 najnizszej masie czasteczkowej
charakteryzuja si¢ temperatura topnienia krysztatow okoto 252°C, z tendencja do
niewielkiego jej wzrostu w miar¢ zwigkszania predkosci odbioru [18]. W przypadku
predkosci odbioru powyzej 2750 m/min witdkna PET o $redniej warto$ci masy czasteczkowej
wykazywaly wyzsza temperaturg¢ topnienia, okoto 265°C. Duza roznicg w temperaturach
topnienia wykazywaly wtdokna PET o najwigkszej masie czasteczkowej. Widkna prz¢dzione z
matymi predko$ciami odbioru, do 2000 m/min, wykazywaly temperature topnienia okoto
252°C, ktora nastepnie wzrosta do 275°C ze wzrostem szybkos$ci przedzenia.

Czynnik orientacji fazy krystalicznej, f., surowych witokien PET, przedzionych z
polimeru o réznych masach czasteczkowych, przyjmuje bardzo duze warto$ci w zakresie
0.95 - 0.98, niezaleznie od predkosci odbioru 1 masy czasteczkowej polimeru (rysunek 9).
Duze wartosci czynnika f. $wiadcza o wysokiej, prawie idealnej orientacji osi ¢ krysztalow
ksztattujacej si¢ podczas krystalizacji orientowanej w prz¢dzeniu ze stopu.

Znaczne rdznice wystgpuja natomiast w orientacji segmentow tancuchow w domenach
amorficznych [18,69]. Przy okre$lonej predkosci odbioru, V7, widkna prze¢dzione z polimeru o
wyzsze] masie czasteczkowe] wykazuja wigkszy stopien orientacji amorficznej,
charakteryzowany czynnikiem orientacji amorficznej f, (rysunek 10).

Podobne wyniki przedstawia rowniez Dumbleton w pracy [72], ktére dotycza
dwojtomnosci wldkien calkowicie amorficznych, otrzymywanych z matymi i $rednimi
predkosciami odbioru. Wyzsza orientacj¢ amorficzng widkien w przypadku polimeru o
wigkszej masie czasteczkowej autorzy [18,69,72] thumacza obnizona ruchliwos$cia dluzszych
tancuchow polimeru, dzigki czemu orientacja segmentdow w obszarach amorficznych jest
bardziej stabilna podczas przedzenia. Efektywna orientacja amorficzna ksztaltuje si¢ jako
wypadkowa procesOw orientacji w wyniku rozciagania i termicznej relaksacji tancuchow.

Oba te procesy uzaleznione sa od $redniej masy czasteczkowej polimeru.
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Rys. 9. Czynnik orientacji fazy krystalicznej, f., wtokien PET przedzionych ze stopionego
polimeru o r6znych masach czasteczkowych, M,, w zalezno$ci od szybkosci odbioru V;, na
podstawie danych z pracy [18]. Grubos¢ widkna 5 dtex.
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Rys. 10. Czynnik orientacji fazy amorficznej, f,, wtdkien PET przedzionych z polimeru o
roznych masach czasteczkowych, M,, w zaleznos$ci od szybko$ci odbioru, V;, wyznaczony w
pracy [18] na podstawie pomiaru modutu sonicznego. Grubos¢ widkna 5 dtex.
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Przytoczone wyniki badan do$wiadczalnych wskazuja na znaczny wplyw masy
czasteczkowej na strukturg przedzionych witokien, tak w procesach z krystalizacja, jak tez bez
krystalizacji.

Lin 1 Hauenstein [90] badali wplyw masy czasteczkowej PET na lokalna temperature
oraz lokalng predkos¢ formowanej strugi polimeru w réznych odlegtosciach od filiery, przy
ustalonej predkosci odbioru. Na podstawie otrzymanych wynikow wnioskuja, ze szybkos¢
chtodzenia strugi nie zalezy od masy czasteczkowe] oraz, ze glownym czynnikiem
wplywajacym na szybkos$¢ chlodzenia jest szybko$¢ podawania polimeru przez filiere, tj.
wydatek masy. Wnioskuja tez, ze masa czasteczkowa ma niewielki wptyw na osiowy profil
predkosci polimeru wzdtuz drogi prz¢dzenia. Stwierdzili jednakze znaczny wzrost naprezen w
procesie ze wzrostem masy czasteczkowej.

Wyniki badan doswiadczalnych przeprowadzonych przez Huismana [18], Shimizu
[69], Dumbletona [72], Lina, Hauensteina [90] 1 in. pozwalaja przypuszczaé, ze orientacja
molekularna wtokien przedzionych ze stopu ksztaltowana jest przez naprezenie rozciagajace,
a nie przez szybko$¢ rozciagania polimeru. Naprezenie to zalezy zaré6wno od szybko$ci
rozciagania, jak tez od lepko$ci polimeru uzaleznionej od Sredniej masy czasteczkowe;.
Whioskowanie takie jest zgodne z hipoteza postawiona w pracy [22], ze orientacja amorficzna
kontrolowana jest, zgodnie z prawem elastooptyki, przez naprezenie rozciagajace w procesie.

George [115] wskazuje ponadto, ze kinetyka krystalizacji w przedzeniu ze stopu
uzalezniona jest od naprgzenia w punkcie zestalenia si¢ strugi. Obserwacje powyzsze
wskazuja, ze masa czasteczkowa wptywa na dynamik¢ procesu prz¢dzenia wplywajac na
naprg¢zenie rozeiagajace, ktore z kolei wywotuje orientacj¢ segmentéw taficuchow i
krystalizacj¢ orientowana polimeru.

Warunki przgdzenia, tj. predkos¢ odbioru, wydatek masy, temperatura procesu, itd., w
sposob istotny wplywaja na dynamike¢ procesu 1 na ksztaltowanie si¢ struktury, a w
konsekwencji na wlasciwosci fizyczne 1 mechaniczne otrzymanych wiokien. W warunkach
niewielkiej orientacji molekularnej, w procesach z matymi i $rednimi predkosciami odbioru,
szybkos¢ krystalizacji PET jest na tyle mata w poroéwnaniu z szybko$cia chtodzenia polimeru,
ze otrzymuje si¢ widkno praktycznie amorficzne. Gtowna cecha majaca silny wplyw na
kinetyke krystalizacji jest orientacja amorficznych segmentéw tancuchow polimeru,
uzalezniona od warunkow przedzenia oraz od masy czasteczkowej uzytego polimeru.
Orientacja amorficzna z kolei, powodujac znaczne przyspieszenie krystalizacji decyduje o

zakresach otrzymywania widkien czgsciowo krystalicznych, czy tez amorficznych. Stad tez
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wynika wptyw masy czasteczkowej polimeru na zakresy szybkosci przedzenia z krystalizacja
orientowang przedzionego stopu.

Rysunki 11 1 12 ilustruja podane w pracy [72] zaleznos$ci pomigdzy sita skurczu i
skurczem a dwojlomnos$cia surowych amorficznych wtokien PET, prz¢dzionych z polimeru o
trzech masach czasteczkowych, 20,000, 27,000 i 35000. Przedstawione wyniki wskazuja, ze
masa czasteczkowa polimeru nie wpltywa bezposrednio na zaleznosci pomigdzy tymi
wlasciwosciami a struktura wiokien. Skurcz oraz sita skurczu wzrastaja monotoniczne ze
wzrostem dwojtomnosci tych wiokien, tj. ze wzrostem amorficznej orientacji molekularnej,
niezaleznie od $redniej masy czasteczkowej. Jednakze, masa czasteczkowa wptywa znacznie
na uzyskane warto$ci orientacji molekularnej. Im wigksza jest masa czasteczkowa, tym
wigksza jest dwojlomnos¢ 1 orientacja molekularna otrzymanych widkien [72, 92].

W pracy [72] stwierdzono réwniez znaczny wplyw masy czasteczkowej na sile
napinajaca w procesach przedzenia. Ze wzrostem masy czasteczkowe] nastepuje, przy
ustalonych innych parametrach procesu, tj. predkosci odbioru, temperatury, i wydatku masy,
wzrost sily napinajacej w badanym zakresie $redniej masy czasteczkowej 20,000 - 35,000

(rysunek 13). Wzrost ten jest silniejszy w przypadku szybszych procesow prz¢dzenia.
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Rys. 11. Sita skurczu w zaleznosci od dwoéjlomnosci widkien PET przgdzionych ze
stopionego polimeru o r6znych masach czasteczkowych, M,,, wg danych z pracy [72].

43



A
40
]
30 A
° [
X A
N n
O 204 R
2 " e
n °.
104 . ® - 20000
o = - 27000
1® o A - 35000
0 T T T T T T T T T T T T
0000 0002 0004 0006 0008 0010  0.012
Dwdéjtomnosc¢

Rys. 12. Skurcz w zalezno$ci od dwojtomnosci widkien PET przedzionych ze stopionego
polimeru o r6znych masach czasteczkowych, M,,, wg danych z pracy [72].
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Rys. 13. Sifa napinajaca wtokno w przedzeniu ze stopionego PET w zaleznosci od $redniej
masy czasteczkowej, M,, wyznaczona w pracy [72] dla réznych predkosci odbioru, V;.
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Rys. 14. Dwojlomnos¢ przedzionych wiokien PET w zalezno$ci od $redniej masy
czasteczkowej, M,,, wyznaczona w pracy [72] dla roznych predkosci odbioru, V7.

Podobne efekty masy czasteczkowej obserwowano tam w przypadku dwojtomnosci
otrzymywanych widkien amorficznych (rysunek 14). Mozna wigc wnioskowac, ze orientacja
amorficzna zalezna jest, podobnie jak sita napinajaca, nie tylko od szybkos$ci rozciagania
strugi, ale takze od lepkosci polimeru uzaleznionej od $redniej masy czasteczkowej polimeru.

Wyniki badan wskazuja, Zze orientacja segmentow tancuchéw w stopionym polimerze
ksztaltowana jest przez naprezenie rozciagajace. Wyniki te zgodne sa z teoretycznym
modelem orientacji polimeréw pod wplywem naprgzenia rozciagajacego, podanym w pracy
[91]. W przypadku procesu z krystalizacja wystgpuja dodatkowo efekty krystalicznosci w
lepkosci polimeru, wynikajace z zelowania struktury przez powstajace domeny krystaliczne.

Orientacja fazy amorficznej jest waznym czynnikiem struktury i ma decydujacy
wplyw na wiasciwosci uzytkowe wiokien. Wyrazne zwiazki pomigdzy ksztaltowaniem si¢
struktury, napre¢zeniem i $rednia masa czasteczkowa polimeru moga by¢ wykorzystane do
projektowania, optymalizacji 1 kontrolowania procesoOw technologicznych w celu uzyskania

wiokien o zadanych wlasciwosciach. Wptyw masy czasteczkowej na dynamike procesu i

45



struktur¢ otrzymywanych witokien moze mie¢ istotne znaczenie w przypadku procesoOw
przedzenia z innych polimerow krystalizujacych w warunkach silnej orientacji molekularne;.
Yasuda w pracy [9] badat zmiany w strukturze i wlasciwosciach wtokien PET w
zalezno$ci od szybkosci przedzenia w przypadku polimeru o ustalonej lepkosci istotnej,
[7]=0.6 dl/g. Rysunki 15-17 ilustruja otrzymane wyniki i przedstawiaja wplyw szybkos$ci
przedzenia na dwojtomno$é, gestos¢ oraz skurcz otrzymanych wiokien. W przypadku tej
masy czasteczkowej polimeru, gesto$¢ otrzymywanych widkien gwattownie wzrasta dla
predkosci odbioru powyzej 4500 m/min w zwiazku z krystalizacja orientowang. Widkna o
wyzszej gestosci, czesciowo krystaliczne, wykazuja silnie ograniczony skurcz, w stosunku do
skurczu widkien amorficznych otrzymanych z mniejszymi predkosciami odbioru. Gwattowny
spadek skurczu widkien szybko przedzionych z predkosciami 5000 m/min 1 wyzszymi wiaze
si¢ z krystalizacja orientowana. Spadek skurczu przestawiony na rysunku 17 ilustruje

znaczenie struktury krystalicznej we wtasciwosciach wiokien.
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Rys. 15. Dwojtomnos$¢ przedzionych wiokien PET w zaleznos$ci od predkosci odbioru, V7,
wg. danych z pracy [9] w przypadku polimeru o lepkosci istotnej [77] = 0.6 dl/g.
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Rys. 16. Ggstos¢ przedzionych wiokien PET w zaleznosci od predkosci odbioru, Vi, wg.
danych z pracy [9] w przypadku polimeru o lepkosci istotnej [77] = 0.6 dl/g.
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Rys. 17. Skurcz przedzionych wiékien PET w zaleznosci od predkosci odbioru, Vi, wg.
danych z pracy [9] w przypadku polimeru o lepkosci istotnej [77] = 0.6 dl/g.
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2.3.5. Struktura wlokien w szybkim przedzeniu

Witokna przedzione ze stopionego PET o lepkosci istotnej [7]=0.63dl/g z
predkosciami odbioru powyzej 4500 m/min wykazuja wysoko zorientowana strukturg
krystaliczna, powstala w wyniku krystalizacji orientowanej podczas przg¢dzenia [92]. Widkna
szybko przedzione, w stosunku do wildkien otrzymywanych z mniejszymi szybkos$ciami, z
dodatkowym rozciaganiem i tzw. zimna krystalizacja, cechuja si¢ wigksza orientacja
krystaliczna, bardziej doskonata struktura krystaliczna oraz blisko dwukrotnie wigkszymi
wymiarami krysztatow. Wymiary krysztatow w kierunkach krystalograficznych (100) i (010)
posiadaja wartosci zblizone, podczas gdy w przypadku wtokien przedzionych z mniejszymi
szybko$ciami wymiary krysztaléw w kierunku (010) sa 1.5 razy wigksze niz w kierunku (100)
[92].

W pracy [92] badano tez wptyw temperatury chilodzenia stosowanego w przedzeniu
oraz szybkosci podawania masy na dwojtomnos$¢ 1 krystaliczno$¢ widkien PET przy ustalonej
predkosci odbioru 6000 m/min. Stwierdzono, ze dwodjtomnos$¢ i1 stopien krystalicznosci
wzrastaja z temperatura chtodzacego powietrza oraz ze wzrostem wydatku masy, podczas gdy
rozmiary powstajacych krysztatlow maleja. Zwigkszajacy si¢ réwnoczes$nie zakres kata
orientacji krysztatdw wskazuje zmniejszajacy si¢ stopien orientacji krysztatow ze wzrostem
temperatury powietrza i wydatku masy. Duze, dobrze zorientowane krysztaly powstaja wiec
w przypadku mniejszych szybkosci podawania masy 1 nizszych temperatur chlodzacego
powietrza. Jednakze stopien krystaliczno$ci jest mniejszy ze wzgledu na krotszy czas
krystalizacji w procesach z mniejszym wydatkiem masy.

W celu uzyskania wtokien o witasciwosciach podobnych do wiasciwosci wiokien
uzyskanych konwencjonalna metoda dwuetapowa nalezy stosowaé duze sity przedzenia,
prowadzace w przypadku PET o lepkosci istotnej okoto 0.6 dl/g do szybkos$ci przedzenia
powyzej 4000 m/min. Zakres szybkos$ci przedzenia, przy ktérych otrzymywane sa wltokna
krystaliczne w takim procesie jednoetapowym uzalezniony jest od S$redniej masy
czasteczkowej polimeru. Z tego tez wzgledu znaczenie masy czasteczkowej w procesach
szybkiego przgdzenia powinno by¢ lepiej zbadane.

Wibékna poliestrowe otrzymywane w jednoetapowych procesach przedzenia z
zastosowaniem duzych sil cechuja si¢ jednak mniejszym modutem Young’a, wigkszym
wydtuzeniem do zerwania, mniejszym skurczem i1 mniejsza ciagliwoscia, w poréwnaniu z
wldknami formowanymi metodami dwuetapowymi [94]. Rodznice te spowodowane sa

réznicami w strukturze widkien. Widkna otrzymywane w procesach jednoetapowych, tj. w
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szybkim przedzeniu, cechuja si¢ wyzszym stopniem krystaliczno$ci, ale nizsza orientacja
molekularng w stosunku do wtokien otrzymywanych metodami dwuetapowymi.

Kolb i in. [96] otrzymali szczegotowe informacje dotyczace formowania si¢ struktury
wtokien PET podczas przgdzenia ze stopu z uzyciem duzych sit metoda szerokokatowej
dyfrakcji rentgenowskiej, z uzyciem promieniowania synchrotronowego. Zastosowanie tej
techniki dostarcza cennych informacji dotyczacych kinetyki krystalizacji i ksztattowania si¢
orientacji krystalicznej, a takze pozwala wyznaczy¢ profil $rednicy strugi wzdluz osi
przedzenia. Do badan tych uzyto polimer o lepkosci istotnej [77] = 1.0 dl/g 1 $redniej wagowe;j
masie czasteczkowej 80,000 z zastosowaniem duzych predkosci odbioru, w zakresie 3500 —
4200 m/min. W przypadku predkosci 3500 m/min krystalizacji nie zanotowano i otrzymane
wiokno bylo amorficzne. Krystalizacja nastgpowata przy predkosci 3600 m/min i1 przy
predkosciach wyzszych, a stopien krystaliczno$ci otrzymywanych widkien byt praktycznie
identyczny, niezaleznie od pre¢dkosci odbioru. Nie zanotowano tez zmiany orientacji fazy
krystalicznej wzdtuz osi przedzenia.

Dane podawane przez Kolba i in. [96] sa jednakze sprzeczne z wynikami badan
powadzonych przez Huismana i in. [18], ktoérzy otrzymywali krystaliczne widkna PET juz z
predkoscia odbioru 2000 m/min, i z predkosciami wigkszymi, w przypadku polimeru o
$redniej lepko$ciowej masie czasteczkowej 40,000. Kolb 1 in. nie otrzymywali witokien
krystalicznych w przypadku polimeru o wigkszej masie czasteczkowej, przy zastosowaniu
szybszego przedzenia z predkoscia 3500 m/min.

Wg danych [96] proces krystalizacji rozpoczynat si¢ w odleglosci ok. 40 cm od filiery,
a maksymalng szybko$¢ krystalizacji zanotowano w odleglosci ok. 56 cm. W badanym
zakresie predkosci odbioru 3500 — 4200 m/min, proces krystalizacji zachodzit w zakresie
odlegtosci 30 — 90 cm od filiery. Otrzymywane witdkna wykazywaty stopien krystaliczno$ci
okoto 35%, dos¢ wysoki w poréwnaniu z wynikami badan Huismana i in. [97], ktorzy w
przypadku PET o lepkosci istotnej [77]=0.63 dl/g otrzymywali, w porownywalnych
warunkach przedzenia, widkna o krystalicznosci okoto 5%. W przypadku wigkszych
szybkos$ci przedzenia, do 6000 m/min, widkno charakteryzowato si¢ koncowym stopniem
krystalicznosci okoto 24%.

Duzy stopien krystaliczno$ci wtokien otrzymywanych w pracy [96] wynika z uzycia
polimeru o wyzszej masie czasteczkowej. Badania te sa zgodne z wynikami prac Shimizu i
in. [71,98], ktorzy obserwowali wzrost stopnia krystalicznosci ze wzrostem $redniej masy

czasteczkowej polimeru. Efekt ten autorzy [71,98] powiazali z wyzsza sita rozciagajaca w
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procesach przedzenia ze stopu polimeru o wyzszej lepkosci, wynikajacej z wigkszej masy
czasteczkowe;j.

Orientacja krysztalow, podobnie jak w pracach innych autorow, okazala si¢ réwnie
wysoka [96]. W zakresie predkosci odbioru 3600 — 4000 m/min, wartosci czynnika orientacji
krystalicznej f. = 0.9. Orientacja krystaliczna pozostawata niezmienna, wzdtuz osi przedzenia
oraz i w odbieranym witoknie, w przypadku kazdej szybkosci odbioru. Fakt ten, zauwazony
rowniez w pracach wczesniejszych [99-101], tlumaczy si¢ tym, ze powstawanie
zorientowanej fazy krystalicznej kontrolowane jest procesem zarodkowania krystalizacji
orientowanej. Silnie zorientowane pod naprezeniem rozciagajacym segmenty tancuchow w
obszarach amorficznych stanowia stosunkowo waska frakcje polimeru. Petnia one jednakze,
wskutek  wysokiego uporzadkowania orientacji, funkcj¢ zarodkéw  krystalizacji
orientowanej [100]. Ta silnie zorientowana frakcja segmentow jest jednak zbyt mata, aby
mogta by¢ wykryta metoda dyfrakcji rentgenowskiej. Jej obecnos¢ kontrolowana jest przez
odpowiednio duze naprgzenie rozciagajace. Naprezenia z kolei uzaleznione sa od $redniej
masy czasteczkowej polimeru, co po raz kolejny wskazuje na znaczenie masy czasteczkowe;j
polimeru w ksztattowaniu si¢ struktury wtdkien w procesach przedzenia.

W przypadku zbyt duzych szybkosci przedzenia wystepuje zrywanie strugi podczas
procesu. W pracy [94] tlumaczy si¢ to tym, ze przy zbyt duzych szybkosciach przedzenia
wystgpuje znaczne przyspieszenie polimeru, wigksze szybkosci rozciagania i szybsze
schtodzenie polimeru. Prowadzi to do wystapienia duzych naprezen rozciagajacych, a szybkie
schtodzenie - do duzego osiowego gradientu temperatury. W konsekwencji, wtdkno ulega
zerwaniu z powodu skumulowania si¢ zbyt duzych napre¢zen. Podobnie, ograniczenie procesu
w zakresie duzych szybko$ci przedzenia przewidziane jest w badaniach modelowych
prowadzonych w pracach [16,102], wynikajace z silnego wzrostu lepkosci polimeru wskutek
gwattownej krystalizacji orientowanej. Poznanie roli masy czasteczkowej polimeru w
dynamice przg¢dzenia pojawia si¢ wigc jako jedno z wazniejszych zagadnien, szczegdlnie w
przypadku procesow z duzymi predkosciami odbioru, gdzie efekty sprzgzenia naprezenia,
krystalizacji i masy czasteczkowej ulegaja nasileniu.

Wedhug patentu [93], zrywanie si¢ strugi zwiazane jest z r6éznica dwodjlomnosci we
wloknie, pomigdzy rdzeniem a powloka zewngtrzna, powstala w wyniku szybkiego
chtodzenia strugi. Twierdzi si¢ tam, ze réznicom tym mozna zapobiec stosujac starannie
dobrane warunki chtodzenia. Sugerowano tez, ze zrywanie strugi moze by¢ zredukowane w
przypadku, kiedy warunki przedzenia sa dostosowane do zwigkszenia stopnia orientacji

molekularnej, z réwnoczesnym zahamowaniem krystalizacji. Nie wykluczono przy tym
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mozliwosci dobierania odpowiedniego sktadu polimeru przeznaczonego dla procesow
szybkiego przedzenia. Sugestie te sa w zgodzie z przewidywaniami modelowymi w pracy
[16], ktore wskazuja, Ze ograniczenie szybkiego przedzenia nast¢puje w wyniku szybkiej
krystalizacji orientowane;.

Ponadto, w celu zminimalizowania zrywania si¢ widkien w szybkim prze¢dzeniu,
Schubert [95] zasugerowal, by strumien wyplywajacego z otworu filiery polimeru byt
bardziej jednorodny, a wahania jego lepkosci bardzo mate. Przedstawione obserwacje
wskazuja, ze poznanie roli masy czasteczkowej w zrywaniu si¢ przedzionych widkien ma

roOwniez swoje znaczenie.

2.4. Matematyczne modelowanie procesu przedzenia wlékien

Cylindryczna symetria przedzionej strugi polimeru oraz zalozenie stacjonarno$ci
procesu pozwalaja zredukowac¢ cztery zmienne procesu, tj. czas i trzy zmienne przestrzenne,
do dwoch zmiennych przestrzennych: zmiennej radialnej, 7, 1 osiowej, z. Powszechnie stosuje
si¢ zalozenie cienkiej strugi, co pozwala zaniedba¢ radialne rozktady predkosci i temperatury
polimeru [103], co dalej prowadzi do modelu jednowymiarowego, wzgledem zmiennej
osiowej z, okreslajacej polozenie na osi przedzenia.

Podstawe do takich uproszczen data teoretyczna analiza radialnego rozktadu predkosci
przeprowadzona przez Kase [7]. Wnioskuje on, ze w standartowych warunkach procesu,
gdzie zwykle mamy do czynienia z cienka struga polimeru, radialny gradient predkosci
osiowej polimeru jest znikomo maty. Z kolei, radialny gradient temperatury takze moze by¢
zaniedbany, w przypadku cienkich wtokien, lub gdy przewodnictwo cieplne przg¢dzionego
materialu jest dostatecznie duze [14].

Radialne rozktady temperatury sa w sposob naturalny pominigte w modelach
rozpatrujacych temperatury usrednione po przekroju poprzecznym strugi.

Jednofilamentowy stacjonarny model przedzenia wiokien ze stopionego polimeru
podlegajacego krystalizacji podczas procesu jest modelem z jedna zmienna osiowa, z. W
przypadku przyblizenia réwnaniem Kkonstytutywnym lepkiej cieczy Newtona, model
przedzenia przedstawia uklad czterech zwyczajnych réwnan rdézniczkowych, pierwszego
rzedu kolejno na predko$¢ osiowa, Srednia temperaturg, sile¢ rozciagajaca 1 stopien

krystalicznosci w funkcji jednej zmiennej z.
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Przyblizenie krystalizujacej lepkiej cieczy Newtona jest wystarczajace w przypadku
przedzenia ze stopionego PET [104,105]. W przypadku polimerow wykazujacych silniejsze
efekty lepkosprezyste, takich jak polietylen, polipropylen czy polistyren izotaktyczny, nalezy
stosowac reologiczne réwnanie konstytutywne z jednym lub wigksza liczba czasow relaksacji.
Prowadzi to do uktadu pigciu réwnan rézniczkowych w modelu przg¢dzenia [14]. Stosowane
sa tez bardziej ztozone modele reologiczne cieczy lepkosprezystej [116 — 124].

Réwnania modelu przedzenia widkien ze stopionego polimeru okreslaja lokalna
predkos$¢ rozciaganej strugi, V(z), usredniona po przekroju poprzecznym strugi, lokalna
temperaturg, 7(z), sile¢ rozciagajaca, F(z), oraz stopien krystalicznosci, X(z), w funkcji
odlegtosci od filiery, z. W przypadku modelu zaktadajacego ciecz lepkosprezysta wystepuje
dodatkowo réwnanie okreslajace lokalne cisnienie hydrostatyczne [14].

Ponizej przedstawiono podstawowe rOwnania matematycznego modelu przedzenia
wilokien ze stopionego polimeru. Rownanie konstytutywne cieczy lepkiej Newtona
poddawanej jednoosiowemu, izochorycznemu przeptywowi rozciagajacemu okresla zaleznos¢
pomigdzy osiowym gradientem predkosci strugi a naprezeniem rozciagajacym Ap i przyjmuje

nastepujaca postac [14,34]:

a1

= amaxnY “1)

gdzie 7 - lokalna lepkos$¢ $cinania, zalezna od temperatury, 7(z), i stopnia krystalicznosci,
X(z). dV/dz - osiowy gradientem predkosci okreslajacy lokalng szybko$¢ rozciagania
polimeru.

Wzrost lepkosci polimeru spowodowany obnizeniem temperatury lub krystalizacja
prowadzi do spadku gradientu predkosci i splaszczenia si¢ profilu predkosci. Wskutek tego,
rozciaganie strugi lokalizuje si¢ w obszarach o mniejszej lepkosci, tj. w poblizu filiery, gdzie
polimer ma wyzsza temperaturg i jest amorficzny.

W przypadku cieczy lepkosprezystej Maxwella, rownanie reologiczne prowadzi do

wyrazenia na gradient pregdkos$ci uzalezniony réwniez od czasu relaksacji, 7 [14]

ar _ Ap
dz  [3(T,X)-(T, X)Ap]

(42)

Dhuzszy czas relaksacji powoduje, przy zadanym napr¢zeniu rozciagania, Ap, wzrost

lokalnego gradientu predkosci.
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Réwnania konstytutywne w postaci (41) lub (42) przedstawiono z zaniedbaniem
efektow zmiany gestosci wskutek zmiany temperatury i stopnia krystalicznosci wzdhuz osi
procesu. Efekty te sa proporcjonalne do gradientu logarytmu gestosci [14] 1 moga byc¢
zaniedbane jako stosunkowo mate.

Rownanie bilansu energii cieplnej dla odcinka strugi o dlugo$ci rozniczkowej dz,
poruszajacego si¢ z predkoscia lokalna V(z), prowadzi do nastgpujacego wyrazenia na 0siowy

gradient temperatury

dT )"’ dX Apdv
C —=2q* | (T-T)+pAh—+250 43
Per dz [WV} ( S) p dz V dz 3)

gdzie p - ggstos¢ polimeru w strudze, C, - ciepto wlasciwe, Ah — ciepto krystalizacji jednostki
objetosci polimeru, W — wydatek masy, F' — sila napinajaca. Pierwszy czton prawej strony
rownania wynika z konwekcyjnej wymiany ciepta pomigdzy struga o lokalnej temperaturze 7
a powietrzem o temperaturze T, a - wspotczynnik konwekcyjnej wymiany ciepta. Kolejne
cztony maja charakter objgtosciowy 1 okreslaja wptyw ciepta krystalizacji wynikajacy z
ksztaltowania si¢ gradientu krystaliczno$ci, dX/dz, oraz ciepta lepkiego tarcia objgtoSciowego
w polimerze o gradiencie predkosci dV/dz pod napr¢zeniem rozciagajacym Ap.

Efekt cieplny lepkiego tarcia objgtoSciowego moze by¢ znaczacy w przypadku
grubszej strugi polimeru, pod duzym naprezeniem rozciagajacym. W przypadku procesow ze
standartowymi grubo$ciami przedzionej strugi, ostatni cztlon we wzorze (43) wnosi niewielki
wktad i jest zwykle pomijany, nawet przy duzych szybko$ciach prz¢dzenia [14]. Gléwna rolg
w ksztaltowaniu profilu temperatury odgrywa konwekcyjna wymiana ciepta struga-powietrze
oraz, w mniejszym stopniu, czton zwiazany z cieptem krystalizacji.

Wspoétczynnik wymiany ciepta, a*, zalezy od lokalnej $rednicy strugi, jej predkosci
oraz temperatury i charakteru o$rodka chtodzacego. W literaturze istnieje szereg rdznych
wyrazen okreslajacych wspotczynnik a*, wyznaczanych metodami korelacji empirycznych
[5,6,106].

Bilans pedu rozniczkowego odcinka strugi dz prowadzi do nastgpujacego wyrazenia

na osiowy gradient reologicznej sity rozciagajacej [14]

dF  (dV v\ d
—=W(——§j+qu/V2 2 22 (oR) (44)
dz dz V s pV

53



gdzie g - przyspieszenie grawitacyjne, p; — ggstos¢ powietrza, Cr - wspofczynnik tarcia
powierzchniowego struga-powietrze, o - napigcie powierzchniowe. Z korelacji doswiadczal-
nych wynika, ze wspdtczynnik tarcia C; wiaze si¢ liczba Reynoldsa, Re=2RV/vi, wzorem
Cr= 0.37Re *®' [107,108], gdzie v, - lepko$é¢ kinematyczna powietrza, R - lokalny promien

strugi wyznaczany z warunku zachowania masy
P2)V(2) 7R’ (z) = W = const (45)

gdzie W - wydatek masy na jedno wtokno, staly w procesach stacjonarnych.

Lokalna sifa reologiczna F(z) kontrolowana jest przez sil¢ napinajaca, nadana przez
urzadzenie odbiorcze. Sklada si¢ na nia sita bezwiladnos$ci, sita oporu powietrza, sita
grawitacji oraz sila napigcia powierzchniowego. Wkiad sity bezwladnosci oraz sity
grawitacyjnej do osiowego gradientu sily rozciagajacej, dF/dz, jest proporcjonalny do
wydatku masy W 1 okre$lony jest pierwszym cztonem prawej strony wzoru (44). W procesach
z pionowa zwykle orientacja osi przedzenia, sita grawitacji dziata przeciwnie do sity
bezwladnosci. W procesach z predkosciami odbioru rzgdu kilku tysigcy metréw na minute,
sita bezwladnosci dominuje nad sila grawitacji, ktora wnosi niewielki wktad [14]. Kolejny
czton we wzorze (44) opisuje wkiad sity oporu. W zakresie duzych szybkosci przedzenia sita
oporu powietrza dominuje nad pozostalymi sitami w poblizu punktu odbioru witdkna i
odgrywaja znaczaca rolg, wraz z sita bezwladnosci, w dynamice procesu i ksztattowaniu si¢
struktury. Ostatni czton dotyczy sily napigcia powierzchniowego, ktora zwykle jest pomijana
w przgdzeniu wiokien polimerowych.

Uktad réwnan (41)-(44) stosowany jest przez wielu autoréw w modelowaniu
przedzenia wtokien ze stopionego polimeru, bez krystalizacji w czasie procesu. W przypadku
przedzenia ze stopionego PET, w =zakresie malych i $rednich szybko$ci przedzenia,
krystalizacja jest na tyle powolna, ze moze by¢ pominigta, a otrzymywane wlokna sa
praktycznie amorficzne [34]. W szybkim przgdzeniu wtokien PET, z duzymi naprgzeniami
rozciagajacymi, wystepuje krystalizacja orientowana [22, 109], a rownania przedzenia
uwzgledniaja efekty krystalizacji, zarowno w rownaniu konstytutywnym (41) lub (42), jak tez
w réwnaniu bilansu energii cieplnej (43). Krystalizacja wptywa rowniez, posrednio, na
gradient sily reologicznej (44), poprzez wplyw na gradient predkosci w rdéwnaniu
konstytutywnym, predkos¢ strugi oraz wynikajace stad efekty w sile bezwtadnosci i oporze

osrodka.
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Quasistatyczne rownanie kinetyki krystalizacji, typu Avrami’ego, zastosowane do
nieizotermicznego procesu przedzenia wiokien prowadzi do nastgpujacego wyrazenia na
osiowy gradient stopnia krystaliczno$ci [110,111]

L Ty S Y. 2)
== X)=In(l- )] ==

(46)
gdzie n - wyktadnik Avramiego, K, — funkcja szybkos$ci krystalizacji zalezna od lokalnej
temperatury, 7(z), 1 napr¢zenia rozciagajacego, Ap(z). Ziabicki w pracach [110,111]

zaproponowatl nastgpujace wyrazenie na t¢ charakterystyke kinetyczna krystalizacji
K, (T,Ap) =K (T, Ap = 0)exp[Af, (Ap)] (47)

z wykladnicza zalezno$cia od kwadratu czynnika orientacji amorficznej, f, ktory jest
kontrolowany przez naprezenie rozciagajace, Ap, 1 gaussowska zaleznoscia od temperatury 7

charakteryzowana przez funkcje

(T B Znax )2
2

1/2

K,T,Ap=0)=K,, exp[-4In2 ]. (48)

w zakresie pomigdzy punktem zeszklenia i topnienia, 7, < T < T,,. Parametry K,ax, Tnax 1 D12
oznaczaja maksymalna szybkos$¢ krystalizacji, temperatur¢ w maksimum oraz szerokos$¢
poldwkowa funkcji gaussowskie;.

Czynnik 4 we wzorze (47) zwany jest czynnikiem krystalizacji orientowanej, jest
parametrem do$wiadczalnym i okres$la intensywno$¢ krystalizacji orientowanej. W przypadku
PET doswiadczalnie szacowane wartosci czynnika 4 leza w zakresie 200 — 1000 [112,113],
co wskazuje na bardzo silny wplyw orientacji molekularnej (naprezenia rozciagajacego) na
kinetyke krystalizacji orientowane;.

Rozwigzanie uktadu rézniczkowych réwnan prz¢dzenia wymaga okreslenia warunkow
granicznych procesu oraz szeregu charakterystyk materialowych polimeru. Analityczne
rozwigzania uktadu rownan procesu sa mozliwe jedynie w bardzo uproszczonych
przypadkach, bez efektow krystalizacji [102]. Rozwiazanie ukladu w odniesieniu do

procesow zblizonych do rzeczywistych wymaga jednakze stosowania metod numerycznych.
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3. Cel i zakres pracy

Z przeprowadzonego przegladu literatury wynika, ze $rednia masa czasteczkowa
polimeru wptywa w sposdb znaczacy na dynamike procesu prz¢dzenia, gtdwnie na napr¢zenie
rozciagajace oraz na ksztattowanie si¢ struktury formowanej strugi i odbieranych widkien.
Glownie na orientacj¢ amorficzna 1 stopien krystaliczno$ci. Badan do$wiadczalne
przeprowadzone przez innych autoréw na przyktadzie PET wskazuja, ze masa czasteczkowa
polimeru wplywa znaczaco na zakresy szybkosci przedzenia, w ktérych otrzymywane sa
wlokna amorficzne 1 krystaliczne. Nieliczne istniejace prace dotyczace efektow masy
czasteczkowej w procesach przgdzenia sa niekompletne i w niektérych wnioskach ze soba
sprzeczne. Wskazuje to na konieczno$¢ przeprowadzenia systematycznych badan majacych
na celu wyjasnienia charakteru wptywu masy czasteczkowej, zarowno w zakresie dynamiki
przedzenia, jak tez ksztattowania sig struktury wiokien. W przegladzie literatury stwierdzono
doswiadczalnie znaczacy wplyw $redniej masy czasteczkowej polimeru, na przyktadzie
przedzenia wtokien PET, na naprgzenie rozciagajace oraz na ksztaltowanie si¢ orientacji
molekularnej 1 krystalizacj¢ orientowana podczas procesu.

Poznanie roli masy czasteczkowej w dynamice przedzenia i ksztaltowaniu struktury
nabiera znaczenia w przypadku proceséw szybkiego przedzenia, gdzie wymienione efekty sa
szczegolnie silne 1 moga odgrywac¢ decydujaca role w dynamice procesu i ksztattowaniu sig
struktury. Znaczenia nabieraja tez obserwowane efekty masy czasteczkowej w zrywaniu si¢
wtokien, w przypadku bardzo duzych predkosci odbioru, co moze mie¢ znaczenie w
okresleniu roli masy czasteczkowej w ograniczeniach procesu prz¢dzenia.

W literaturze brakuje wciaz jakiejkolwiek analizy efektéw masy czasteczkowej w
procesach przedzenia wiokien przeprowadzonej metoda modelowania komputerowego.
Modelowanie matematyczne stalo si¢ uzyteczna metoda badania réznych zagadnien
technologii formowania widkien ze wzgledu na mozliwos¢ uzyskiwania malym kosztem
wielu informacji w stosunkowo krdotkim. Metoda modelowania pozwalata uzyskiwac cenne
informacje o roli ré6znych czynnikow materiatowych i parametréw procesu w formowaniu
wiokien.

W niniejszej pracy zastosowano metode modelowania komputerowego, na przyktadzie
PET, do systematycznego zbadania roli masy czasteczkowej polimeru w procesach
przedzenia wildkien, szczegdlnie wyraznej w przypadku uzycia wolno krystalizujacych
polimeréw. Masa czasteczkowa polimeru silnie wptywa na lepko$¢ przedzionej strugi, a w

konsekwencji na dynamike procesu, ksztaltowanie si¢ struktury i wiasciwosci uzytkowe
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otrzymywanych wtokien. Efekty masy czasteczkowej w przedzeniu ze stanu stopionego,
przedstawione w pracach doswiadczalnych cytowanych w przegladzie literatury, sa
stosunkowo stabo zbadane, a nieliczne prace nie maja charakteru badan systematycznych.
Szczegolnie dotyczy to proceséw z uzyciem duzych sit rozciagajacych, gdzie szczegdlnego
znaczenia nabiera krystalizacja orientowana podczas prz¢dzenia.

Celem pracy jest uzyskanie, metoda modelowania komputerowego, wnioskow
dotyczacych wplywu masy czasteczkowej na dynamike przedzenia witokien ze stopionego
polimeru krystalizujacego oraz na ksztattowanie si¢ ich struktury. Przy uzyciu tej metody
podjeta jest proba oceny efektow masy czasteczkowej w do$¢ ztozonym procesie przedzenia
ze stopionego polimeru, z uwzglgdnieniem krystalizacji orientowanej, zachodzacej w wolno
krystalizujacych polimerach przy odpowiednio duzym naprgzeniu rozciagajacym. Dotyczy to
w szczeg6lnosci:

1) scharakteryzowania wplywu masy czasteczkowej na osiowe profile predkosci
przedzionej strugi polimeru, predko$ci rozciagania, temperatury, sity reologicznej, napr¢zenia
rozciagajacego, oraz na krystalizacje¢ orientowana w petnym zakresie szybkos$ci prz¢dzenia,

2) okreslenia roli masy czasteczkowej w ksztaltowaniu si¢ orientacji molekularnej
segmentow amorficznych tancuchow polimeru oraz stopnia krystalicznosci wzdhuz osi
przedzenia oraz w punkcie odbioru zestalonego wtdkna,

3) zbadanie wplywu masy czasteczkowej na zakresy szybkos$ci przedzenia, w ktorych
otrzymywane jest wldkno amorficzne lub czg$ciowo krystaliczne, oraz na ograniczenia
szybkosci przedzenia wynikajace ze zrywania si¢ wtokien przy duzych predkosciach odbioru 1
na zakresy dostgpnych grubosci wiokien.

Obliczenia modelowe polegajace na rozwiazaniu ukladu réwnan rozniczkowych
zwyczajnych, pierwszego rzedu okreslajacych osiowe profile predkosci, temperatury, sily
napinajacej 1 stopnia krystaliczno$ci przy zadanych warunkach brzegowych, przeprowadzono
przy uzyciu procedury numerycznej Runge-Kutta piatego rzedu [114] na przyktadzie PET.
Efekty masy czasteczkowej dyskutowano zaktadajac konstytutywne rownanie reologiczne
krystalizujacej lepkiej cieczy Newtona.

Podj¢te badania maja znaczenie poznawcze, ale moga tez dostarczy¢ wnioskow o
charakterze praktycznym do celow projektowania i optymalizacji technologicznych procesow
przedzenia widkien ze stopionych polimerow. Praca ma rdwniez na celu wniesienie wkladu w
zbudowanie bardziej kompletnego modelu procesu przemystowego opartego na mierzalnych

charakterystykach materiatowych.
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4. Charakterystyka modelu przedzenia wlokien ze stopionego polimeru

Analizg efektow masy czasteczkowej w przedzeniu widkien ze stopionego polimeru
podjeto w tej pracy z zastosowaniem metody matematycznego modelowania procesu. Do tego
celu zaadoptowano istniejacy ogdlny model przedzenia wtokien ze stopionego polimeru [33]
wprowadzajac uzaleznienie lepkosci od masy czasteczkowej polimeru. Badane efekty masy
czasteczkowej dotycza dynamiki procesu i przemian struktury zachodzacych podczas procesu
przedzenia 1 wynikaja z uzaleznionych wlasciwosci reologicznych polimeru od masy
czasteczkowej. Zastosowano model pojedynczej strugi, ktory pozwala dyskutowaé wpltyw
masy czasteczkowej w sposob izolowany od innych efektow wynikajacych z oddziatywania
wlokien w wiazce.

W procesie modelowym stopiony polimer, o temperaturze powyzej rGwnowagowej
temperatury topnienia, wyttaczany jest stacjonarnie, ze stalym wydatkiem masy, przez cienki
cylindryczny otwor filiery 1 poddawany rozciaganiu i chtodzeniu poprzecznym nadmuchem
powietrza o temperaturze pokojowej. W przypadku PET, temperatura poczatkowa stopu
wynosi okoto 300°C, a temperatura zestalonego widkna w punkcie odbioru okoto 20°C, okoto
50 stopni ponizej temperatury zeszklenia polimeru. Wyplywajaca struga polimeru jest
rozciggana ze znaczna szybko$cia wskutek nawijania wiokna na beben odbierajacy, z
predkos$cia znacznie wigksza od predkosci polimeru w punkcie wyplywu.

W badaniach modelowych zwykle dyskutowany jest wptyw predkosci odbioru, a takze
warunkéw termicznych zastosowanych na osi procesu. W niniejszej pracy poddano dyskusji
wplyw masy czasteczkowej polimeru w modelowaniu dynamiki przedzenia widkien ze
stopionego polimeru i ksztalttowania si¢ struktury podczas procesu na przyktadzie przedzenia
wiokien PET.

Bezposrednio po wyplywie polimeru z otworu filiery, w krétkim przyfilierowym
zakresie osi przgdzenia wystgpuje spgcznienie strugi wskutek relaksacji naprg¢zen $cinajacych
powstatych podczas przeptywu przez filiere. Powszechnie przyjmuje si¢, ze ponizej krotkiej
strefy spgcznienia, poczawszy od punktu poczatkowego z=0 (rysunek 18), wystepuje
wytacznie przeptyw rozciagajacy, z monotonicznym zwezaniem si¢ strugi towarzyszacym
wzrostowi predkosci polimeru do warto$ci koncowej, ¥z, w punkcie odbioru, z = L, znacznie
wigkszej od wartosci poczatkowej, Vy. Zestalenie si¢ strugi we widkno nastgpuje w wyniku
zeszklenia lub krystalizacji polimeru w pewnym punkcie posrednim migdzy punktami

wyplywu 1 odbioru, z,,;. Poczawszy od punktu zestalenia, predkos¢ witokna jest stata, rowna
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predkosci odbioru, V;, jesli przyja¢, ze nie wystepuje deformacja plastyczna zestalonego

wldkna przed punktem odbioru.

NADMUCH
POWIETRZA

Rys. 18. Schemat przedzenia widkna z pojedynczej strugi polimeru. Ty, Vo — temperatura i
predkos¢ poczatkowa, V; — predkos¢ odbioru, 7, — temperatura powietrza, V,— predkose
poprzecznego nadmuchu powietrza, L — dlugos$¢ osi przedzenia.

Przgdzenie wtokien ze stopionego polimeru odbywa si¢ w warunkach silnie
nieizotermicznych, z szybkos$cia chtodzenia rzg¢du tysigcy stopni na sekundg. Zestalenie si¢
polimeru nastgpuje wskutek intensywnej wymiany ciepta pomigdzy formowana struga a
osrodkiem chlodzacym, ktérym zwykle jest powietrze o temperaturze pokojowej. W
przypadku zestalenia si¢ strugi w wyniku krystalizacji mamy do czynienia z intensywna
krystalizacja orientowana polimeru, zachodzaca na osi przedzenia w warunkach
nieizotermicznych w bardzo krotkim czasie rzedu 107 - 107 sekundy. Charakter zestalenia
si¢ strugi oraz struktura polimeru w punkcie zestalenia zaleza nie tylko od warunkéw
termicznych procesu, intensywnosci chtodzenia 1 dynamiki ksztaltujacej naprgzenia w

strudze, ale takze od $redniej masy czasteczkowej, ktora wptywa na lepko$¢ polimeru.
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Szczegbtowa analiza procesOw przedzenia w roznych warunkach, raz ich
modelowania, przedstawiona jest w pracach Ziabickiego [34,125], Petrie [103], White’a
[126] 1 Denna [127]. Przedzenie wiokien jest procesem stacjonarnym, gdzie warunkiem
zachowania stacjonarnos$ci jest stacjonarnos¢ wyptywu stopu z otworu filiery, okreslona
statym wydatkiem masy w jednostce czasu, oraz stato§¢ warunkow termicznych i predkosci
odbioru wiokna. W literaturze brakuje jednakze opracowan dotyczacych wpltywu masy
czasteczkowe] w modelowaniu procesow przg¢dzenia wiokien.

Numeryczna analiza procesu prz¢dzenia przeprowadzona przez Kase [7] oraz badania
doswiadczalne Whipple’a i1 Hilla [128] pokazaty, ze radialny rozklad skladowej osiowe;j
predkosci na przekroju poprzecznym strugi jest bardzo bliski rozktadowi jednorodnemu, o
ptaskim profilu, z pomijalnym radialnym gradientem. Proces przg¢dzenia traktowany jest
zwykle jako jednoosiowy przeptyw rozciagajacy, z jednorodnym radialnym rozktadem
predkosci polimeru, réwnej predkosci Sredniej na przekroju poprzecznym strugi. W badaniach
dynamiki procesu, radialny gradient predkosci jest zwykle pomijany wzdtuz catej osi procesu
[34]. Proces przedzenia zachodzi pod wptywem osiowego gradientu predkosci okreslajacego
lokalna szybko$¢ rozciagania polimeru.

Zalozenie cienkiej strugi, szeroko stosowane w modelowaniu przg¢dzenia wiokien
pozwala rowniez na zaniedbanie radialnego gradientu temperatury [103]. W przeciwienstwie
do wykazanego w literaturze ptlaskiego profilu predkosci [7,128], nie ma ogolnego
uzasadnienia dla przyjecia jednorodnego radialnego rozktadu temperatury na przekroju
poprzecznym strugi. Zatozenie takie jest uzasadnione w przypadku procesow z cienka struga
polimeru lub w przypadku duzego przewodnictwa cieplnego przedzionej cieczy, np. w
przypadku metali. Radialny rozktad temperatury jest zaniedbywany, w sposob oczywisty, w
modelach stosujacych temperatury usrednione po catym przekroju poprzecznym strugi.

Rozwiazania technologiczne procesoOw przedzenia wymagaja spelnienia warunku
stacjonarno$ci. W ustalonym zewngtrznym ukladzie wspoirzednych, stacjonarno$¢ procesu
oznacza zerowanie si¢ pochodnych czastkowych predkosci i temperatury wzgledem czasu, ¢,

w kazdym punkcie osi przedzenia

v _, o _

=0, —=0 49
Ot ot “49)

Warunki te nie sa spetnione w przypadku réznego rodzaju niestabilnosci [133].

60



Zatozenia cienkiej strugi oraz stacjonarno$ci procesu, fizycznie uzasadnione i zwykle
przyjmowane w typowych procesach przedzenia, redukuja model matematyczny do
zagadnienia jednowymiarowego, z odlegloscia osiowa od filiery jako jedyna zmienna
niezalezna, z. Typowe modele przedzenia przyjmuja predkos¢ osiowa strugi, ¥(z), i Srednia
temperatur¢ na przekroju poprzecznym, 7(z), jako funkcje jednej zmiennej z, okreslajacej
potozenie na osi procesu.

W celu spehlienia warunkOw stacjonarno$ci przyjmuje si¢ stala temperature
poczatkowa, Ty = const, w punkcie poczatkowym z = 0, oraz stala szybko$¢ podawania masy,

W = const, kontrolujaca stala predkos¢ poczatkowa

) = m = const (50)

gdzie Ry jest promieniem otworu filiery, oo - ggstoscia wyplywajacego polimeru. Odbior
zestalonego widkna odbywa si¢ ze stata predkoscia V', w punkcie koncowym osi przedzenia w
odlegtosci L od filiery, z = L.

W procesach przedzenia ze stanu stopionego nie wystgpuje wymiana masy pomigdzy
struga a otoczeniem gazowym, zwykle powietrzem. W zwiazku z tym, w stacjonarnym
modelu przgdzenia przyjmuje si¢, ze w kazdym punkcie osi z spelnione jest prawo

zachowania masy strugi
7R* (2) p(z)V (z) = W = const. (51)

gdzie R(z) - lokalny promien strugi, V(z) - lokalna predkos¢, p(z) — lokalna ggstos¢ polimeru.
Prawo zachowania masy (51) okresla zwiazek pomigdzy lokalna predkoscia polimeru, V(z), 1
lokalnym promieniem strugi, d(z).

Warunek zachowania masy (51) okre$la $rednicg odbieranego wtokna, d;, malejaca ze

wzrostem predkosci odbioru, V7, zgodnie ze wzorem

172
o) .
7Py, Vi

gdzie p; - gestos¢ odbieranego widkna.
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W matematycznym modelowaniu przedzenia zwykle badane sa procesy z ustalonym
wydatkiem masy, W, co dla réznych predkosci odbioru prowadzi do malejacej $rednicy
wiokien ze wzrostem predkosci odbioru (wzor (51)).

Dla zapewnienia statos$ci $rednicy odbieranych wtokien, d;, w przypadku réznych

predkos$ci odbioru, nalezy zatozy¢ wydatek masy proporcjonalny do predkosci odbioru
w=cC WVL (5 3)

Srednica odbieranego wtokna jest wtedy stata, niezaleznie od V7 i wynosi

1/2

CW

d, =2 (—j = const (54)
7P

gdzie Cy jest stata dla klasy proceséw prowadzacych do okreslonej grubosci widkien. W
klasie proceséw ze stata gruboscia odbieranych widkien, predko$¢ poczatkowa V; jest

proporcjonalna do predkosci odbioru V;, zgodnie ze wzorem

2

C d

Vo = 2W V.= p_L(_L] V. (55)
Ry py po \d,

Predkosci odbioru przyjmuja zwykle warto$ci w zakresie od kilkuset do kilku tysigcy
metréw na minutg. Pomigdzy punktami wyplywu, z =0, 1 odbioru, z =L, ciecz polimerowa
podlega deformacji rozciagajacej, chtodzeniu 1 =zestaleniu wskutek zeszklenia Iub
krystalizacji. Warunki termiczne i dynamiczne procesu wplywaja na ksztaltowanie sig
orientacji molekularnej i stopnia krystaliczno$ci wzdluz osi przedzenia. Diugos$¢ osi
przedzenia lezy zwykle w zakresie 2-5 metrow.

Struga polimeru jest chtodzona poprzecznym nadmuchem powietrza, zwykle o
temperaturze pokojowej. Polimery o dlugim czasie relaksacji, jak np. poliolefiny, sa czgsto
przedzione z zastosowaniem dodatkowego grzania na osi procesu w celu poprawy ich
przedzalnosci. W przypadku typowych polimerow widknotwodrczych, tj. poliestrow i
poliamidow, czas relaksacji w stanie stopionym jest stosunkowo krotki, rzedu 107°- 1072
sekundy i w modelowaniu procesu prz¢dzenia w przypadku takich polimeréw zaniedbuje si¢

zwykle efekty lepkosprezystosci.
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4.1. Dynamika procesu i rOwnanie konstytutywne

Rozciaganie cieczy polimerowej w procesie przedzenia nastgpuje pod wptywem
lokalnego naprgzenia rozciagajacego, Ap(z), dzialajacego na przekrdj poprzeczny strugi w
kazdym punkcie osi z i odgrywajacego gldwna rol¢ w dynamice procesu oraz ksztaltowaniu
si¢ struktury wiokna [33]. Lokalna szybkos¢ rozciagania strugi kontrolowana jest lokalnymi
wlasciwosciami reologicznymi polimeru.

Réwnanie rownowagi pomiedzy lokalna sita rozciagajaca w punkcie z, TR (2)Ap(2),
zwana tez silta reologiczna wynikajaca z naprezenia rozciagajacego na przekroju poprzecznym

strugi, a pozostalymi sitami w procesie sformutowat Ziabicki [34]

R (z)Ap(z) = F, + g j p(2)R*(2)dz-WV, -V (2)]- 2;zj p.(2)R(z)dz — ma [R(z) - R, ]

(56)
gdzie F jest sita odbioru widkna przytozona przez urzadzenie odbiorcze w punkcie z =L,
stala w procesach stacjonarnych, F; = const. Drugi czton prawej strony wzoru (56) okresla
silg grawitacyjna dziatajaca na przekrdj poprzeczny strugi w punkcie z, pochodzaca od czgsci
strugi ponizej tego punktu. Sita odbioru i sita grawitacyjna podwyzszaja wartos¢ sily
reologicznej, a pozostale sity, tj. sily bezwladno$ci, oporu powietrza i napigcia
powierzchniowego, obnizaja jej wartos$¢. Sita oporu powietrza wynika ze sktadowej $cinajacej
tensora naprezen, p., na granicy struga — osrodek, stycznej do powierzchni strugi w kierunku
osiowym.

W procesach z duzymi predkosciami odbioru, wigkszego znaczenia nabieraja sita
bezwladnosci oraz sita oporu powietrza. Sita napigcia powierzchniowego moze odgrywac
wigksza rolg w przedzeniu widkien metali. W przypadku polimerow efekt ten jest niewielki i

zwykle jest pomijany [34].

Przeptyw cieczy polimerowej pod dzialaniem napr¢zen reprezentowanych przez
tensor naprezeh o opisuja rownania konstytutywne cieczy lepkosprezystych majace postacie
rozniczkowe lub catkowe [129]. W procesach stacjonarnych, w kazdym punkcie na osi

przedzenia spetniony jest warunek

86_0

o (57)
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W przypadku PET uzywanego do formowania widkien powszechnie przyjmuje si¢

réwnanie konstytutywne lepkiej cieczy Newtona, z lepkos$cia Scinania 77, w postaci

p =2nVV (58)

gdzie p oznacza tensor naprezen w polimerze ksztattujacego si¢ pod wptywem deformacji

p=0 +tpl (39)

gdzie py - ci$nienie atmosferyczne, VV oznacza tensor gradientu predkosci, I — tensor
jednostkowy.

W zakresie szybkosci rozciagania stosowanych w przypadku przedzenia widkien PET,
lepkos$¢ Scinania, 7, jest praktycznie niezalezna od szybkosci deformacji 1 moze by¢ przyjeta
jako stata w przypadku okreslonej masy czasteczkowej i temperatury [76, 145].

Tensor gradientu predkosci w przypadku jednoosiowego przeplywu rozciagajacego, w
kierunku osi Z kartezjanskiego uktadu wspétrzednych, ma symetri¢ jednoosiowa i przyjmuje

postac

9. 0 0
VV=vVV' =0 g¢q. 0 (60)
0 0 g¢g.

gdzie g = q,,=0Vy/&, q.. =0V./ck sa osiowymi skladowymi tensora gradientu predkosci
okreslajacymi szybkosci rozciagania w kierunku poszczegoélnych osi. ¢.. okresla szybkos¢
rozciagania w kierunku osi Z.

Rownosé gradientow predkosci w kierunkach prostopadtych do kierunku rozciagana,
g« = ¢y, Wynika z jednoosiowej symetrii procesu. Przy zatozeniu procesu izochorycznego,

divV = 0, spetniony jest zwiazek
trVV =2¢,+ q..= 0 (61)

Stad tez, szybkosci rozciagania polimeru w kierunku prostopadtym do osi z procesu sa

ujemne

AL (62)
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W przypadku przedzenia ze stopu PET, ciecz polimerowa jest chtodzona od
temperatury wyptywajacego stopu okoto 300°C do temperatury pokojowej i moze podlegaé
czgSciowej krystalizacji orientowanej, wskutek czego ggsto$¢ polimeru wzrasta o 10-15%.
Prowadzi to do nieznacznego odchylenia od rownania (62). Jednakze, -efekty
nieizochorycznos$ci sa niewielkie [14] i sa w pracy pominigte, w porOwnaniu ze znacznymi
efektami w lepkosci wynikajacymi z chlodzenia, krystalizacji i masy czasteczkowej uzytego
polimeru.

Krystalizacja silnie ogranicza plynno$¢ polimeru, a jego zestalenie wskutek
krystalizacji nastgpuje przy stosunkowo niskim stopniu krystalicznosci, rzedu kilku,
kilkunastu procent [35,36]. Tak wigc w zakresie zmiennej z, w ktorym polimer jest ptynny,
stopien krystalicznosci jest niewielki 1 efekty nieizochorycznosci w sktadowych tensora
gradientu predkosci (60) moga by¢ pominigte. W modelu procesu przyjeto izochoryczna
deformacje¢ polimeru w kazdym punkcie z osi prz¢dzenia.

W przypadku PET, w modelowaniu dynamiki przgdzenia powszechnie przyjmuje si¢
rownanie konstytutywne cieczy lepkiej Newtona, a odchylenie wynikéw od przewidywan
modeli z zastosowaniem rownania konstytutywnego cieczy lepkosprezystej sa niewielkie
[131]. Powszechnie przyjmuje sig, ze w przypadku PET reologia polimeru na osi prz¢dzenia
kontrolowana jest lokalna lepko$cia polimeru [8,14,15,34,125]. Poprawnos¢ zalozenia lepkie;j
cieczy Newtona w przypadku przg¢dzenia widkien PET znajduje potwierdzenie w pracach
doswiadczalnych [90,105], gdzie badano lokalna lepko$¢ rozciaganej strugi stopionego
polimeru. Stwierdzono tam zgodno$¢ lokalnej lepkosci polimeru z lepkoscia newtonowska
mierzong w warunkach laboratoryjnych, w ré6znych temperaturach.

W poliolefinach, w przypadku rozciagania wysoko polidyspersyjnego stopionego
polietylenu stwierdzono wystegpowanie znacznych efektéw lepkosprezystych [132]. Efekty
lepkosprezyste w formowaniu witokien z takich polimeréw dyskutowane byly przez wielu
autoréw w pracach [103, 111, 116,134, 135].

W zwiazku z jednosiowa symetria procesu przgdzenia, tensor naprezen przyjmuje
symetri¢ jednoosiowa ze skladowymi: p.. - naprezenie rozciagajace wzdluz osi procesu,

Dxx =Py - skladowe prostopadte

p. 0 O
p=0 p, O (63)
0 0 p.
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Sktadowe p.. i px, mozna wyrazi¢ przez naprezenie rozciagajace, Ap = p..—px , Oraz przez
ci$nienie hydrostatyczne, p,= —(2p.+ p-:)/3. Wtedy, w przypadku jedoosiowego rozciagania,
réwnanie konstytutywne lepkiej cieczy Newtona sprowadza si¢ do uktadu dwoch rownan

skalarnych

Ap =3mq., (64)
P, =0 (65)

z lepkoscia rozciagania 37, zwana tez lepkoscia Troutona. RoOwnania (64, 65) sa rbwnaniami
konstytutywnymi stosowanymi w modelowaniu procesow przedzenia widkien PET.
Sktadowa osiowa V(z) lokalnej predkos$ci polimeru oznaczona jest dalej w pracy przez
V(z) 1 nazywana lokalna osiowa predkoscia strugi, a szybko$¢ rozciagania strugi wyznaczona
est przez osiowy gradient tej predkosci, g..= JV/ck. Przy zastosowaniu tych oznaczen,
réwnanie (64) prowadzi do nast¢pujacego wyrazenia na osiowy gradient predkosci polimeru
dV Ap
e 66
dz 37y (66)
gdzie pochodne czastkowe zastapione sa pochodnymi zwyczajnymi d/dz, z uwagi na

stacjonarny, jednowymiarowy charakter procesu wzgledem jednej zmiennej osiowe] z.

4.2. Lokalna lepko$¢ polimeru

Lokalna lepko$¢ polimeru, 7(z), zalezy od lokalnej temperatury strugi, 7(z), lokalnego
stopnia krystaliczno$ci, X(z), oraz od $redniej masy czasteczkowej polimeru. Przy zatozeniu
cienkiej strugi zaniedbano radialny rozktad temperatury w strudze [14] i1 przyjeto lokalna,
$rednia temperatur¢ na przekroju poprzecznym w punkcie z. Wtedy lepkos¢ polimeru

rozpatrywana jest jako funkcja jednej zmiennej z
n(2)=(T(z), X(2):M,) (67)

1 zalezy od zmiany temperatury i krystaliczno$ci wzdhuz osi procesu. Zaktada sig, Ze masa
czasteczkowa nie ulega zmianie w procesie, a lepko$¢ polimeru zalezy od S$redniej

lepkosciowej masy czasteczkowe] polimeru, M,, parametrycznie. Osiowy profil lepkosci
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strugi, wynikajacy z osiowych profili temperatury i stopnia krystalicznosci, odgrywa
decydujaca role¢ w dynamice procesu formowania i ksztaltowaniu si¢ struktury [14,16,102].
Wplyw na wystepowanie tych efektéw ma tez §rednia masa czasteczkowa polimeru, jako
parametr procesu.

Nieliniowe efekty wynikajace z zaleznosci lepkos$ci od szybkosci rozciagania, 07/0z,
sa w rownaniu konstytutywnym (64) moga by¢ pominigte jako niewielkie [14], w stosunku do
silnego wzrostu lepkosci w wyniku obnizenia temperatury, 07/0T, 1 krystalizacji, 07/0X,

wzdluz osi formowania

12 on or
M AL | | T 68)
@ZZ & O"?—'&
12 on oX
\on a.| |onx )

. o |l a

W badaniach doswiadczalnych oraz w matematycznym modelowaniu proceséw
przedzenia ze stopionego polimeru, $rednia mase czasteczkowa charakteryzuje zwykle
lepkos¢ istotna, [77]. Zwiazek pomigdzy [77] 1 Srednia lepkoSciowa masa czasteczkowa, M,
okresla wzoér Marka-Houwinka (10).

W obliczeniach modelowych, w przypadku przedzenia wildkien PET, przyjgto
zaleznos¢ lepkosci istotnej [77] od masy czasteczkowej M, wyznaczong przez Berkowitza [26]

(rysunek 19) w postaci

[17]=7.44 %107 M (70)

gdzie [7] wyrazone jest w dl/g. W procesach przedzenia widkien PET stosuje si¢ polimer o
lepkosci istotnej w zakresie 0.4-0.9 dl/g, co wedlug wzoru (70) odpowiada masie

czasteczkowej M, w zakresie 16,000 - 57,000.
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Rys. 19. Lepkos¢ istotna polimeru, [7], w zalezno$ci od $redniej lepko$ciowe] masy
czasteczkowej, M, wyznaczone dla PET ze wzoru (10). K =7 44x107*, o= 0.648 [26].

Najwigksze znalezione w literaturze wartosci masy czasteczkowej M, w przypadku
wilokien formowanych komercyjnie, odpowiadaja lepkosci istotnej w zakresie 1.3 - 1.6 dl/g
[137]. Badania modelowe wplywu masy czasteczkowej przeprowadzono w niniejszej pracy w
zakresie lepkos$ci istotnej PET 0.4 - 1.4 dl/g, co wedlug wzoru (70) odpowiada S$redniej
lepkosciowej masie czasteczkowej M, w zakresie 16,000 - 112,000. Dolna granica tego
zakresu dotyczy polimeru juz o strukturze splatanej, gdzie stosunek S$redniej masy
czasteczkowej do $redniej masy czasteczkowej subtancuchéw pomigdzy splataniami wynosi
ponad cztery, tj. 16000/3500.

Przejscie charakteru zaleznosci lepkosci stopionego polimeru od masy czasteczkowej
od zalezno$ci typu Rouse’a, z wyktadnikiem jeden, do zalezno$ci z wyktadnikiem 3.4
odpowiedzialnym za efekty splatan, zachodzi dla masy czasteczkowej polimeru
odpowiadajacej dwu-, trzykrotnej masie czasteczkowej subtancuchow pomigdzy sasiednimi
splataniami. Stad tez, lepkos$¢ polimeru w przyjetym zakresie lepkosci istotnej, [77] > 0.4 dl/g,
opisywana jest zaleznoscia z wyktadnikiem 3.4 odzwierciedlajacym efekty splatan.

Temperaturowa zalezno$¢ lepkosci $cinania opisywana jest zalezno$cia typu

Arrheniusa, z energia aktywacji £, wynoszaca w przypadku PET ok. 13 kcal/mol, niezalezna
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od masy czasteczkowej polimeru [34,77,90,138]. Lin 1 Hauenstein [90] wyznaczyli
doswiadczalnie wartos¢ E,, dobrze charakteryzujaca zalezno$¢ lokalnej lepkosci stopionego
PET od temperatury w procesach przgdzenia ze stanu stopionego. Dutta i Nadkarni [77], na
podstawie korelacji do§wiadczalnych podali zalezno$¢ lepkos$ci $cinania stopionego PET od

lepkosci istotnej [ 77] w postaci z arrheniusowska zaleznoscia od temperatury:

E
e = 976 x 107 [ ** eXp(k—;) (71)

gdzie lepko$¢ wyrazona jest w Pa-s, lepkos$¢ istotna [77] w dl/g, energia aktywacji
EJ/k=6923.7, T — temperatura Kelvina, k£ - stala Boltzmanna. Wzor (71) jest zgodny z
doswiadczalnymi warto$ciami lepko$ci PET o réznych wartosciach [7] wzigtych z szeregu
roznych prac [20]. Przyktadowo, w przypadku PET o lepkosci istotnej [77] = 0.6 dl/g wzor
(71) przewiduje lepkos$¢ $cinania w temperaturze 300°C (573K) #7,.0;; = 115.8 Pa-s.

Wzory (70) i1 (71) prowadza do zalezno$ci lepko$ci $cinania od $redniej masy
czasteczkowe] z wykladnikiem 3.427, zgodnym z obserwacjami dos$wiadczalnymi dla

polimerow o splatanej strukturze makroczasteczek tancuchowych

E
Doty = 2769 x 107" M,73'427exp(k—;J (72)

Efektem termicznym krystalizacji polimeru jest wzrost temperatury polimeru w
wyniku ciepta krystalizacji i odpowiadajacy mu spadek lepkosci polimeru. Znacznie tego
efektu jest jednakze, niewielkie w pordwnaniu z silniejszym wptywem krystalizacji na wzrost
lepkosci wskutek tworzenia si¢ struktury zelu z fizycznymi wegztami. Powstajace fizyczne
wezly, w postaci krysztatow, pomiedzy makroczasteczkami polimeru zmieniaja wtasciwosci
reologiczne polimeru w calym zakresie przemiany, od amorficznej cieczy do czgs$c¢iowo
krystalicznego stanu statego. Proces zestalania si¢ polimeru w wyniku krystalizacji
rozpatrywany jest przez szereg autoroOw jako zelowanie [35,36], gdzie obszary krystaliczne
traktowane sa jako fizyczne wezly zelu.

Wptyw stopnia krystalicznosci na lepko$¢ polimeru przyjeto w  postaci
zaproponowanej przez Ziabickiego [40], wyprowadzonej na gruncie modelu reologii polimeru

podlegajacego sieciowaniu
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1

AT, X) = 1y (T) T
(1-x/x7)

(73)

z dwoma parametrami materiatowymi, X - krytycznym stopniem krystalicznosci, przy
ktorym lepkos$¢ dazy do nieskonczonosci i nastgpuje zestalenie si¢ polimeru, oraz « -
wyktadnikiem krytycznym procesu.

Podobnego charakteru zalezno$ci otrzymali Del Gado i in. [41] na podstawie
teoretycznej analizy procesu zelowania z zastosowaniem modelu zarodkowania powstajacych
weztow, ktora doprowadzita do podobnego opisu procesu w ujgciu parametrow krytycznych.

Badania doswiadczalne reologii polimerow podczas krystalizacji, przeprowadzone
przez innych autorow [39], wskazuja podobny charakter zaleznosci, z hiperbolicznym
wzrostem lepkosci do nieskonczonosci przy wzroscie stopnia krystalicznosci do pewnej
wartosci krytycznej. Silny wzrost lepkosci w poblizu tej wartosci charakteryzowany jest
wyktadnikiem krytycznym . Jednakze brakuje wciaz wiarygodnych danych i
systematycznych pomiaréw doswiadczalnych pozwalajacych okresli¢ charakter zaleznosci i
warto$ci tych parametrow.

W modelowaniu procesu przg¢dzenia stosowane sa tez inne, znacznie rdznigce sig
migdzy soba, zalezno$ci lepkosci od stopnia krystalicznosci [39,98,141], a ich wybdér ma
charakter dowolny i nie jest poparty znaczacymi danymi do$wiadczalnymi. Zbudowanie
poprawnych modeli reologii polimeréow z efektami krystalizacji wciaz wymaga
przeprowadzenia systematycznych, ztozonych badan do§wiadczalnych.

W niniejszej pracy, do opisu wzrostu lepkosci w funkcji lokalnej temperatury
polimeru, 7(z), i stopnia krystaliczno$ci, X(z), przyjeto jest wzor (73), z parametrami X = 0.1
1 a =1[40]. Te same wartosci parametrow stosowane byly rowniez przez innych autorow
[14-16,124] w modelowaniu przedzenia wtokien PET.

Lepkos$¢ krystalizujacego polimeru w silnie nieizotermicznych warunkach przedzenia
wiokien ze stopu PET przyjeto w postaci iloczynu trzech funkcji, ay, ar, ax, okreslajacych,

kolejno, wptyw $redniej masy czasteczkowej, temperatury i stopnia krystalicznosci polimeru
n(T, Xs[n]) = ma, (Dar (Ta (X) (74)

Zwiazek migdzy [7] 1 $rednia lepkoSciowa masa czasteczkowa okresla wzor (70).
Funkcje ap, ar, ax znormalizowano wzgledem lepkosci odniesienia, 779, polimeru

amorficznego o lepkosci istotnej [77]o, W okreslonej temperaturze Ty powyzej rOwnowagowej
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temperatury topnienia, 7o > 7,,". W modelowaniu procesu przyjeto temperature topnienia PET
T, = 553K [14,16]. Lepko$¢ odniesienia 7y we wzorze (74) przyjeto dla temperatury
Ty = 573K dla polimeru o lepkosci istotnej [77]o=0.6 dl/g, ktéra odpowiada S$redniej
lepkosciowej masie czasteczkowej M,= 30,000. Wedlug wzoru (71), przyjgta lepkosé
odniesienia wynosi 779 = 115.8 Pa-s.

Funkcja ap([77]) okreslajaca wplyw $redniej masy czasteczkowej na lepkos¢

przyjmuje, zgodnie ze wzorem (71) dla PET, posta¢

a,([n]) = (%j (75)

1 przedstawiona jest na rysunku 20.
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Rys. 20. Funkcja ayw zaleznosci od lepkosci istotnej polimeru, [ 7], obliczona dla PET
wg wzoru (75). Lepkos¢ istotna odniesienia [ 77]o= 0.6 dl/g.
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Funkcja af(T) z arrheniusowska zaleznos$cia od temperatury przyjmuje, wg. wzoru

(71) dla PET, postac

E (1 1
ar(73==eXp{ é’(};-gr]} (76)

gdzie E,/k = 6923.7K [77].
W przypadku przyjecia temperaturowej zaleznosci lepkosci polimeru wg wzoru WLF,

funkcja ta przyjmuje postac [147]

4 (T) =~ exp| - 17.44 = Lol 77)
S ST o 516 T, -7, +516

gdzie T, - temperatura zeszklenia polimeru. Temperatury 7, Ty i 7, wyrazone sa w stopniach
Kelvina. W obliczeniach modelowych dla PET przyjgto 7, = 343K.

Rysunek 21 przedstawia funkcje ay(7T) obliczone ze wzorow (76) 1 (77) przyjmujac
temperatur¢ 7) = 573K. Funkcja an(7) pozwala okresli¢ wpltyw temperatury na lepkosé
wskutek chtodzenia wzdhuz osi przgdzenia, a takze w wyniku wydzielajacego si¢ ciepta
krystalizacji.

Funkcje ax(X) odpowiedzialna za efekty krystalizacji polimeru podczas przedzenia

przyjeto jest w postaci

1

G =1"x/x

(78)
W obliczeniach modelowych dla PET przyjeto X* = 0.1, a funkcje ax(X) przy tym parametrze
przedstawiono na rysunku 22.

Wartos$¢ ap([ 77]) jest w okreslonym procesie ustalona, pod warunkiem ze nie nastgpuje
degradacja polimeru, np. degradacja termiczna lub degradacja pod wysokim napr¢zeniem. Jej
warto$¢ jest okreslona przez stata w procesie §rednia mase czasteczkowa (lepkos¢ istotna [ 77]).
Zmienna $rednia lepko$ciowa masa czasteczkowa, w przypadku degradacji badz tez wskutek
polimeryzacji podczas przedzenia, moze by¢ w tym modelu uwzgledniona. Mozna to
uwzgledni¢ poprzez odpowiednie wyrazenie funkcji ay([77]) z osiowo zmienna lepkos$cia
istotna [ 77](z). Efekty niestabilno$ci masy czasteczkowej nie sa dyskutowane w obliczeniach

modelowych podjetych w tej pracy, a funkcja ays przyjmuje wartos$¢ statego parametru.
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Rys. 21. Funkcja ar w zaleznosci od temperatury 7, obliczona dla PET wg wzorow (76), (77).
Temperatura odniesienia 7= 573K.
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Rys. 22. Funkcja ax w zaleznosci od stopnia krystaliczno$ci polimeru, obliczona wg wzoru
(78) w przypadku krytycznego stopnia krystalicznosci X* = 0.1.
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4.3. Lokalna sila rozciagajaca

Lokalna sita reologiczna dzialajaca na przekrdj poprzeczny strugi
F(z) = 4R’ (2)Ap(2) (79)

powoduje rozciaganie cieczy polimerowej. W wyniku rézniczowania rOwnania rownowagi

(56) otrzymuje si¢ nastgpujace wyrazenie na osiowy gradient sity rozciagajacej w punkcie z

L&) s 2mrp, ) - - a@R() (50)
dz dz V dz

gdzie ostatni czton odpowiedzialny za wpltyw napigcia powierzchniowego jest zwykle

pomijany.

Dominujacy wktad do gradientu sily rozciagajacej maja czton inercyjny, WdV/dz, i
czton pochodzacy od oporu powietrza, proporcjonalny do stycznego napre¢zenia $cinajacego
na granicy struga-powietrze, p.,. Opor powietrza wptywa na dynamike szczeg6lnie silnie w
przypadku przedzenia z duzymi predkosci [14,34,109]. Znaczenie czlonu inercyjnego ujawnia
si¢ w zakresie duzych wartosci osiowego gradientu predkosci, dV/dz, oraz w przypadku
duzego wydatku masy, W. Z rownania zachowania masy (55) wynika, ze czton grawitacyjny
jest proporcjonalny do W/V, wydatku masy zredukowanego przez lokalna predkosé, i jego
znaczenie maleje ze wzrostem predkosci V.

Naprezenie $cinajace na granicy struga-powietrze, wyznaczajace opor powietrza przy

predkosci V, okreslone jest znanym wzorem teorii warstwy granicznej

Py =5C,nV 81)
gdzie Cr - wspodtczynnik tarcia powierzchniowego struga-powietrze, p; - ggstos¢ powietrza.
Badania oporu powietrza dziatajacego na poruszajace si¢ osiowo cylindryczne wtokno
przeprowadzone przez Matsui [107] na gruncie teorii warstwy granicznej, oraz badania
doswiadczalne Hamany, Matsui 1 Kato [143] doprowadzilty do nastgpujacego wzoru
empirycznego okre$lajacego zalezno$¢ wspodtczynnika tarcia powierzchniowego od liczby

Reynoldsa
C, =037 Re™ (82)
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Wzér (82) jest powszechnie stosowany w modelowaniu procesow formowania widkien, gdzie
liczba Reynoldsa w przypadku cylindrycznego widkna o promieniu R, poruszajacego si¢
osiowo z predkoscia V, Re =2RV/v;. Ggstos¢ ps 1 lepkos¢ kinematyczna v, powietrza o

temperaturze T, pod ciSnieniem atmosferycznym, dane sa wzorami [14]

0.35232 )

p= (gem™) (83)
5/2

=41618x107° — 257! 84

v, X T +114 (cm™s™ ) (84)

Osiowy gradient sily rozciagajacej, po wyrazeniu lokalnego promienia strugi R(z)

przez jej lokalna predkos¢ V(z) 1 wydatek masy W, przyjmuje postac

0.61

d—F:W(d—V— £ j+0.377r”{ﬂ1/2) ( Wj p{vs(@j } V()
dz dz V(z) 2 p(2) W

(85)

gdzie pominigto czton napigcia powierzchniowego. p;, Vs sa funkcjami temperatury powietrza
T;. Lokalna gesto$¢ polimeru, p(z), jest funkcja lokalnej temperatury strugi 7(z). Cztony
prawej strony réwnania (85) wnosza do lokalnego gradientu sity rozciagajacej wkiady:
inercyjny — proporcjonalny do osiowego gradientu predkosci dV/dz, grawitacyjny —
proporcjonalny do ¥'(z), oraz oporu powietrza — proporcjonalny do V''°(z).

Osiowy gradient sily rozciagajacej, dF/dz, sprzgzony jest z rOwnaniem
konstytutywnym (66) wyznaczajacym osiowy gradient predkosci dV/dz, gdzie naprgzenie
Ap(z) okreSlone jest przez lokalna sile¢ rozciagajaca, F(z). Po uwzglednieniu prawa

zachowania masy w punkcie z otrzymuje si¢

F(z) _ plV(2)F(2)

A = = 86
p(z) R*(2) W (36)
Roéwnanie konstytutywne (66) pozwala wyrazi¢ osiowy gradient pregdkos$ci w postaci

dv 1 Viz)F

a AV () .

dz ~ 3i(1(2), X(2)3[n)) W
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Roéwnania (85), (87) kontroluja lokalna sit¢ rozciagajaca 1 predkosc i1 stosuje si¢ je w
modelowaniu dynamiki prz¢dzenia ze stopu PET. Wystepujace charakterystyki materiatowe,
lepkos¢ 7 1 gestos¢ p, sa funkcjami temperatury, 7(z), 1 stopnia krystalicznosci, X(z),
Zmieniajacymi si¢ na osi procesu.

W przypadku procesu izotermicznego i bez krystalizacji, parametry materialowe oraz
warunki termiczne sa niezalezne od potozenia na osi prz¢dzenia, z. Wtedy roéwnania (85) i
(87) wyznaczajace osiowe profile predkosci i sily rozciagajacej, V(z), F(z), stanowityby, z
odpowiednimi warunkami brzegowymi, peiny uktad rownan procesu.

Realne procesy przedzenia zachodza w warunkach silnie nieizotermicznych, z
szybko$cia stygnigcia rzedu tysigcy stopni na sekundg oraz z krystalizacja orientowana w
procesach z wigkszymi napr¢zeniami rozciagajacymi, w przypadku PET, przy wigkszych
szybkosciach odbioru. W takich procesach, réwnania dynamiki wymagaja uzupelnienia
roéwnaniami okres$lajacymi osiowe profile temperatury polimeru oraz stopnia krystalicznosci.

Roéwnania te wyprowadzane sa z rownan bilansu ciepta i kinetyki krystalizacji orientowane;.

4.4. Bilans ciepla

Kolejne rownanie procesu prz¢dzenia wynika z bilansu ciepla w punkcie z osi procesu,
w odniesieniu do rézniczkowego odcinka dz strugi przebiegajacego z predkoscia V(z) w
powietrzu o temperaturze 7;. ROwnanie bilansu ciepla prowadzi do osiowego gradientu

temperatury formowanej strugi w punkcie z wyrazonego wzorem [ 14]

oyl 2a”
P dz 7R

(T—TS)+pAhVC;—)Z(+tr(p-VV) (88)

gdzie C, - ciepto wlasciwe polimeru, o' - lokalny wspotczynnik konwekcyjnej wymiany
ciepla pomiedzy struga o temperaturze 7(z) a powietrzem o temperaturze 7;, Ah — cieplo
krystalizacji jednostki masy. Temperatura 7(z) uzalezniona jest od intensywnosci
konwekcyjnej wymiany ciepla pomigdzy struga polimeru i powietrzem, wyrazonej przez
pierwszy czton prawej strony rownania (88). Nastgpne cztony uwzgledniaja, odpowiednio,
wplyw wydzielajacego si¢ ciepla krystalizacji oraz ciepta lepkiego tarcia w objetosci
rozciaganej strugi.

Efekt cieplny lepkiego tarcia objgtosciowego moze odgrywac pewna rolg w przypadku

przedzenia bardzo grubych widkien z duzymi szybkos$ciami. W przypadku wtokien o
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grubosciach standartowych spetnione jest zalozenie cienkiej strugi i1 efekty cieplne lepkiego
tarcia objetosciowego moga by¢ pominigte [14].
W modelowaniu procesow przg¢dzenia przyjmuje si¢ liniowa zalezno$¢ ggstosci 1

ciepta wlasciwego polimeru od temperatury

p(T) = py = pi[ T(z) - 273)] (89)

C,(T)=C,o +C,[T(2)-273] (90)

W obliczeniach modelowych, w przypadku PET, przyjeto o= 1.356 g-cm™,
p1=5.0x10"%g-em™K ™, Cpo=0.3 cal-g 'K ™", C,; = 6.0x107* cal-g 'K > [14].

Wymiana ciepla pomigdzy osiowo poruszajacym si¢ cylindrycznym wioknem i
powietrzem badana byla przez r6znych autorow. Zwykle stosowana jest zalezno$¢ otrzymana
przez Kase [5,6] z badan korelacji doswiadczalnych pomiedzy liczbami Nusselta, 2Ra /A, i
Reynoldsa, 2RV/v;. Korelacje te wiaza wspotczynnik konwekcyjnej wymiany ciepta, o, z

lokalna predkoscia, V, srednica strugi, 2R, i predkoscia poprzecznego nadmuchu powietrza

2Ra* [2RV)1/3 1 (81@)2 ve o
=042| —— +| —
A 1% V O

S N

gdzie A;, v, oznaczaja wspotczynnik przewodnictwa cieplnego i lepkos$¢ kinematyczna
powietrza. V) - predko$¢ poprzecznego nadmuchu powietrza.
Wspotczynnik przewodnictwa cieplnego, w przypadku powietrza o temperaturze 7}

pod ci$nieniem atmosferycznym, wyraza si¢ wzorem [ 14]

3/2

A, =4.9805 x 10°—— (calK'em™'s™) (92)
: T +114

s

Po uwzglednieniu wspotczynnika wymiany ciepta, a*, i wyrazeniu S$rednicy strugi
przez jej lokalna predkos$é, z warunku zachowania masy (51), otrzymuje si¢ réwnanie

okreslajace osiowy gradient temperatury polimeru

1/6
dT 23 A |(wv 8y, )’ X
C,—=—042"2"" ( 2] 1+[ yj (T—z)+Ahd— (93)
P dz 7" W\ pv V ‘ dz
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Gradient temperatury uzalezniony jest od lokalnej predkosci, V(z), predkosci
poprzecznego nadmuchu powietrza, V,, 1 osiowego gradientu stopnia krystaliczno$ci
wynikajacego z krystalizacji podczas procesu. W przypadku PET ciepto krystalizacji wynosi
Ah=123.7 J/g. We wzorze (93) pominigto wptyw ciepta lepkiego tarcia objgtosciowego.

Szybkos$¢ krystalizacji orientowanej jest funkcja lokalnego naprgzenia rozciagajacego,
Ap, totez rdwnanie (93) sprzezone jest z rownaniami dynamiki okres$lajacymi gradient sily
rozciagajacej 1 predkosci strugi. Wplyw masy czasteczkowej polimeru na gradient
temperatury w rownaniu (93) bezposrednio nie wystepuje, lecz posrednio poprzez wplyw
lepkosci polimeru na lokalna predkosé, V(z), i sil¢ rozciagajaca, F(z), kontrolujaca kinetyke

krystalizacji orientowane;.

4.5. Kinetyka krystalizacji

Krystalizacja strugi polimeru w procesach przedzenia ma charakter nieizotermiczny i
zachodzi w warunkach orientacji molekularnej, silnej w procesach szybkiego przedzenia.
Kinetyka krystalizacji w warunkach zmiennych wzdluz osi procesu temperatury, 7(z),
naprgzenia rozciagajacego, Ap(z), okreSlona jest w modelowaniu w przyblizeniu
quasistatycznego modelu Avramiego, z funkcja szybkosci krystalizacji, Ky, zalezna od

temperatury i napr¢zenia [110,144]:
d 1/n
K, (T, Ap) = E[_ In(1- X)] (94)

gdzie X - stopien krystaliczno$ci, n - wyktadnik Avramiego, 7 - czas.

W stacjonarnym procesie przedzenia, osiowy gradient stopnia krystaliczno$ci wyraza
si¢ przez szybko$¢ krystalizacji zredukowana przez lokalna predkos¢ polimeru. Prowadzi to,
przy zastosowaniu wzoru Avramiego, do wyrazenia gradientu stopnia krystaliczno$ci przez
lokalny stopien krystalicznosci, X(z), predkos¢ polimeru, V(z), oraz przez funkcje szybkosci

krystalizacji, Ky, kontrolowana przez lokalna temperaturg i napr¢zenie

(n=1)/n Kst(T’ Ap)

—:——t:n(l—X)[—ln(l—X)] %

(95)

przy zalozeniu stato$ci wyktadnika Avramiego n w czasie procesu.
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Funkcja szybkosci krystalizacji orientowanej przyjeto w postaci zaproponowanej

przez Ziabickiego [110] jako iloczyn funkcji temperatury 1 naprezenia rozciagajacego

K., (T.Ap) = K. (T) exp| 47,2 (ap)] (96)

gdzie K,(T) charakteryzuje temperaturowa zalezno$¢ szybkosci krystalizacji polimeru w
stanie nienapr¢zonym, f, jest czynnikiem orientacji amorficznej zaleznym od naprgzenia Ap,
przyjmujacym warto$ci pomigdzy zero w przypadku polimeru nienapr¢zonego oraz jeden w
przypadku idealnej osiowej orientacji amorficznych segmentéw lancuchow. Wpltyw
naprezenia rozciagajacego na krystalizacje okresla funkcja wyktadnicza kwadratu czynnika
orientacji amorficznej, f,°(Ap), pomnozonego przez bezwymiarowy wspdlczynnikiem
krystalizacji orientowanej A4.

Z badan doswiadczalnych przeprowadzonych przez Alfonso i Wasiaka [113] dla PET
wynika, ze warto$ci wspoOlczynnika A4 leza w zakresie 200 - 1000. Wysokie wartosci
parametru 4 $§wiadcza o silnym wplywie orientacji molekularnej na kinetyke krystalizacji,
szczegllnie w zakresie wysokich naprezen rozciagajacych. Jednakze, w literaturze wciaz
brakuje systematycznych badan majacych na celu wyznaczenie wartosci 4 oraz jego
zaleznosci od temperatury. W biezacych obliczeniach modelowych przyjeto wartosci 4 =250
1 500 lezace w zakresie wartosci oszacowanych do§wiadczalnie w pracy [113]. Wartosci te
przyjmowano tez w innych obliczeniach modelowych w przypadku PET [14 - 16,147].
Warto$¢ 4 =0 okresla proces bez krystalizacji orientowanej na osi przgdzenia.

Temperaturowa zalezno$¢ funkcji szybkosci krystalizacji izotropowego polimeru

nienaprg¢zonego przyblizona jest zaproponowana przez Ziabickiego [34] funkcja gaussowska

(T - ]:nax )2

K(T)=K,, . exp|— 4ln2D—2 (97)

1/2

gdzie Kyax, Timax S8 Wartosciami w maksimum, D), - szeroko$cia potowkowa. Doswiadczalne
warto$ci parametrow wzoru (97) wynosza, w przypadku PET, K., = 0.016 s_l, Tnax= 463K,
Dy, =32K [34].

Przyktadowe zaleznosci funkcji szybkosci krystalizacji, Ky, od temperatury obliczone
dla PET ze wzordéw (96,97) w przypadku trzech wartosci czynnika orientacji amorficznej,
f2=0,0.03 1 0.06, przedstawiono na rysunku 23. Rysunek ten ilustruje silny wplyw orientacji

molekularnej na funkcje szybkosci krystalizacji. Czynnik f, jest, w szczegdlnosci w
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przypadku duzych naprezen rozciagajacych, nieliniowa funkcja Ap = pVF/W. Nieliniowo$¢ f,
w zakresie duzych napr¢zen moze mie¢ znaczenie w modelowaniu procesow w zakresie

szybkiego przedzenia.

0.10

0.08

0.06

Kst’ S

0.04

0.02

0.00

' 1 ' 1 ' 1 ! | T I T I T I T I ! 1 ' 1
340 360 380 400 420 440 460 480 500 520 540
T, K

Rys. 23. Funkcja szybkosci krystalizacji, Ky, w zaleznosci od temperatury, 7, obliczona dla
PET ze wzoréw (96), (97) w przypadku czynnika orientacji amorficznej £,=0, 0.03, 0.06;
Kinax = 0.016 5™, Ter = 463K, Dyp= 32K.

W obliczeniach modelowych przyjgto nieliniowa zalezno§¢ pomigdzy naprgzeniem
Ap a czynnikiem orientacji molekularne;j, f,, wyprowadzona dla niegaussowskich tancuchow
polimeru w pracy [16,91]. Przyjeta do obliczen modelowych zalezno$¢ ma posta¢ rozwinigcia

czynnika f, wzgledem naprezenia rozciagajacego Ap z doktadnoscia do trzeciego wyrazu

3 | 3
f.(Ap) =7 Ap- - Z*(Ap) - 723 (ap) (98)

gdzie wspotczynniki Z wyrazaja si¢ przez stosunek wspotczynnika elastooptycznego polimeru
amorficznego do dwodjlomnosci granicznej idealnie zorientowanego polimeru amorficznego,
Z = C,p/n,.

Odchylenie kolejnych przyblizen, tj. przyblizenia rzedu drugiego i trzeciego, od

liniowego prawa elastooptyki, reprezentowanego przez pierwszy czlon rozwinigcia (98),
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przedstawiono na rysunku 24. W obliczeniach w przypadku PET przyjeto C,p= 5.0x107°
m*/N [146] oraz An,’ = 0.275 [72].

0.5

0.0 T é T T T T T I

10 15 20 ' 25
Ap, MPa

Rys. 24. Czynnik orientacji amorficznej, f;, W zaleznosci od naprg¢zenia rozciagajacego, Ap,
obliczony dla PET ze wzoru (98) — linia ciagla. Linia przerywana — liniowe prawo
elastooptyki, linia przerywana-kropkowana — wyznaczona z dwoéch czlondw wzoru (98).
Cop=5.0x10"" m*/N, An,’=0.275.

Z rysunku 24 wida¢, ze przyblizenie z doktadnos$cia do drugiego wyrazu rozwinigcia
staje si¢ istotne w zakresie $rednich warto$ci czynnika orientacji amorficznej, f,> 0.15, a z
doktadnos$cia do trzeciego wyrazu w zakresie f,> 0.30. Zakresy te odpowiadaja naprezeniom
rozciagajacym powyzej, odpowiednio, 10 i 20 MPa.

Warto$¢ wyktadnika Avramiego n okreslili do§wiadczalnie Bragato 1 Gianotti [148] z
pomiaréw kinetyki krystalizacji wtokien PET o réznych warto$ciach czynnika orientacji f,.
Autorzy [148] stwierdzili, ze wykladnik n redukuje si¢ od wartosci n =4 w przypadku
malych warto$ci czynnika orientacji amorficznej, f;, <0.13, do n =2 w przypadku orientacji
wyzszych, f,>0.13. W obliczeniach podjetych w niniejszej pracy przyjeto stala wartos¢

n = 2, uzasadniong w przypadku srednich i duzych wartosci czynnika orientacji amorficzne;.
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5. Wyniki obliczen numerycznych i dyskusja

Badania podjgte w tej pracy metoda modelowania komputerowego dotycza wptywu
masy czasteczkowej polimeru na dynamike prz¢dzenia widkien ze stopionego polimeru oraz
na ksztaltowanie si¢ struktury podczas procesu, tj. orientacji molekularnej i stopnia
krystalicznosci. Obliczenia modelowe, polegajace na rozwiazywaniu ukladu roéwnan
stacjonarnego procesu przedzenia z uwzglednieniem wplywu masy czasteczkowej na lepkos¢
przedzionego stopu, przeprowadzono na przykladzie PET w szerokim zakresie masy
czasteczkowej odpowiadajacej lepkosci istotnej [77] w zakresie 0.4 - 1.4 dl/g. Zaadoptowany
do tego celu ogdlny, stacjonarny model przgdzenia [14] jest modelem jednowymiarowym, ze
wspotrzedna osiowa z okre$lajaca potozenie na osi przedzenia jako jedyna zmienna

niezalezna.

5.1. Uklad rownan przedzenia wldkien ze stopionego polimeru

Uktad rownan modelu okresla osiowe profile predkosci, V(z), temperatury, 7(z), sity
rozciagajacej, F(z), oraz stopnia krystalicznos$ci, X(z), przy okreslonych parametrach procesu i
parametrach materialowych. Parametrami procesu sa predkos¢ odbioru widkien, V;, wydatek
masy, W, temperatura 1 predkos$¢ poprzecznego nadmuchu powietrza w strefie chtodzenia, T,
V). Istotnym parametrem materialowym jest §rednia masa czasteczkowa polimeru, czgsto
reprezentowana przez lepkos¢ istotna polimeru, [77]. W ukladzie réwnan procesu wystepuja
trzy roOwnania zachowania, réwnanie konstytutywne cieczy lepkiej Newtona oraz rdwnania
ksztaltowania si¢ struktury.

W sktad réwnan zachowania wchodza réwnanie zachowania masy (51), wiazace
lokalna $rednice strugi z jej lokalna predkoscia, oraz rownania zachowania pedu i energii

cieplnej, ktore okreslaja osiowy gradient sily rozciagajacej i temperatury:

dFl __dV  Wg A ot W
=W - + 06l PV

Pl 0.37 p(z)J Vi(z) (99)

1/6

dT 2 8, ) v Ah dX
— =042 5/6J1+ L=t (T-T) v (100)
dz 2 vre | v ) e C, dz

s p
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Réwnanie konstytutywne krystalizujacej cieczy lepkiej Newtona okresla osiowy

gradient predkosci strugi

a _ ! plz)V (2)F(z)
dz  3n(T(z) X (z); M) w

(101)

z lepkos$cia uzalezniona od lokalnej temperatury, 7(z), stopnia krystalicznosci, X(z), i
parametrycznie od $redniej lepko$ciowej masy czasteczkowej, M,,.

Roéwnania ksztaltowania si¢ struktury dotycza krystalizacji orientowanej wzdtuz drogi
przedzenia, w warunkach nieizotermicznych, w wyniku chtodzenia stopionego polimeru pod
naprgzeniem rozciagajacym oraz orientacji segmentéw amorficznych makroczasteczek pod

naprezeniem. Réwnanie kinetyki krystalizacji okresla osiowy gradient stopnia krystaliczno$ci
e K T-T,..)
ax _ n(l— X)-In(1-x)[""" %exp{— 4ln2(D+") +Af? (Ap)} (102)

dz 1/2

gdzie czynnik orientacji amorficznej okreslony jest z nieliniowego prawa elastooptyki
uwzgledniajacego dodatkowo, poza cztonem liniowym, dwa nieliniowe czlony rozwinigcia

wzgledem naprezenia rozciagajacego, Ap

Coi o 3(CY 1(C, Y
S {Ap) = Anpo Ap—7(A—n}’é] Ap? —7(A—npot] Ap® (103)

a a

ze wspbtczynnikami  okre$lonymi przez stosunek wspotczynnika elastooptyki do
dwdjtomnosci idealnie zorientowanych tancuchow w fazie amorficznej, C,,pt/Anao. W modelu
przyjmuje sig¢, ze naprgzenia w fazie amorficznej polimeru réwne sa lokalnemu naprgzeniu
rozciagajacemu w strudze.

W przypadku PET, zalezno$¢ lepkosci od $redniej lepkosciowej masy czasteczkowej,
M, oraz od lokalnych warto$ci temperatury i stopnia krystaliczno$ci polimeru, 7, X, przyjgto

W postaci

E M 3.427
n(T,X;M,)=2769x10" exp(ﬁjm (104)

gdzie zwiazek pomigdzy M, 1 [ 7] przyjgto w postaci zaproponowanej przez Berkowitza [26].
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Uktad réwnan (99)-(104) wyznacza osiowe profile predkosci, temperatury,
napre¢zenia rozciagajacego, stopnia krystalicznosci 1 orientacji amorficznej wzdhluz osi
formowanej strugi w catlym zakresie szybko$ci przedzenia, tj. dla procesdw z matymi i
$rednimi pr¢dkosciami odbioru oraz szybkiego przgdzenia. Rownanie (102) okreslajace
osiowy gradient stopnia krystaliczno$ci, dX/dz, sprzgzone jest z pozostatymi réwnaniami
okreslajacymi gradient temperatury (100), sily rozciagajacej (99) i predkosci (101). Rownania
dynamiki procesu sa sprz¢zone z réwnaniami bilansu ciepta i1 kinetyki krystalizacji poprzez
lepkos¢ zalezna nie tylko od temperatury i stopnia krystalicznos$ci polimeru, ale takze od jego
$redniej masy czasteczkowej.

Srednia masa czasteczkowa polimeru moze mie¢ znaczny wptyw, poprzez lepko$¢, na
wzajemne sprzgzenia pomigdzy silnie nieliniowymi réwnaniami procesu. Wplyw masy
czasteczkowej na charakterystyki przedzenia, wynikajacy ze sprzg¢zen migdzy réwnaniami
procesu, wymaga przeprowadzenia systematycznych badan w calym zakresie warunkdow.
Badania takie podjeto w niniejszej pracy na przykladzie prz¢dzenia wiokien ze stopionego
PET. Pozwola one oceni¢ znaczenie masy czasteczkowej w ksztattowaniu si¢ poszczeg6lnych
charakterystyk dynamicznych procesu oraz orientacji molekularnej w fazie amorficznej 1
stopnia krystaliczno$ci. Te dwie podstawowe cechy struktury kontroluja wlasciwosci

mechaniczne 1 uzytkowe otrzymywanych witokien.

5.2. Warunki poczatkowe ukladu réwnan przedzenia

Przyjety uktad réwnan procesu sktadajacy si¢ z czterech rownan rozniczkowych,
zwyczajnych, pierwszego rzedu okreslajacych osiowe profile predkosci, temperatury, sily
rozciagajacej 1 stopnia krystaliczno$ci i wymaga sformutowania czterech warunkow
brzegowych dla tych funkcji. Wartosci brzegowe w przypadku temperatury i stopnia
krystalicznos$ci sa dobrze okre$lone temperatura wyplywajacego stopu, 7y, oraz zerowym
stopniem krystalicznosci polimeru, Xo = 0 w punkcie poczatkowym procesu, z = 0. Predkos¢
poczatkowa, V), jest okreslona przez wydatek masy, W. W stacjonarnych procesach
przedzenia, warunki poczatkowe dla predkosci, temperatury i1 stopnia krystalicznosci sa

ustalone w czasie i przyjmuja postaé

w

=0: V=V =——
i ’ ”Rozp(To)

=const, T=Ty=const, X=Xy=0 (105)
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gdzie o(T)) jest gestoscia wyplywajacego polimeru. Stala predko$¢ poczatkowa jest
kontrolowana stalym wydatkiem masy. W przypadku procesow z ustalona gruboscia
odbieranych wtokien wydatek masy jest, zgodnie ze wzorem (53), proporcjonalny do
predkosci odbioru.

W rzeczywistych procesach przedzenia, czwarty warunek brzegowy dotyczy statej

predkosci odbioru wtokna na koncu osi przedzenia
z=L: V=V,=const (106)

Warunek (106), zadany w punkcie odbioru wiokna, jest technicznie tatwiejszy do
kontrolowania w procesach rzeczywistych niz warunek na site poczatkowa, w punkcie z = 0.
Jednakze procedura numeryczna rozwiazywania ukladu roéwnan przedzenia wymaga,

podobnie jak dla pozostalych trzech funkcji, okre§lenia warunku poczatkowego réwniez na

silg rozciagajaca
z=0: F =Fy=const (107)

W procedurze numerycznej sita poczatkowa Fj, dobierana jest tak, metoda prob i
btedow, aby w wyniku uzyska¢ zadana predkos¢ odbioru wtokna, V;. Tak wigc zarowno w
procesach rzeczywistych, jak tez w modelowaniu, warunkami brzegowymi sa temperatura
wyplywajacego stopu, predkos¢ poczatkowa polimeru kontrolowana staltym w czasie
wydatkiem masy, W, oraz predkos¢ odbioru witdkna, V;, pomimo, ze w procedurze
numerycznej dobierana jest do niej odpowiednia sita poczatkowa, Fj.

Stacjonarno$¢ procesu wymaga zachowania statych w czasie warunkow termicznych
w otoczeniu strugi, wzdtuz catej osi przedzenia. Dotyczy to statoSci temperatury chtodzacego
powietrza 1 predkosci jego nadmuchu, 7§, V,. Temperatura powietrza w otoczeniu strugi ma
réwniez charakter warunku brzegowego, pozostajacego po zaniedbaniu radialnych gradientow
temperatury 1 predkosci polimeru. W procesach badanych w niniejszej pracy zaktada sig
chtodzenie strugi polimeru poprzecznym nadmuchem powietrza o ustalonej predkosci V), o
temperaturze pokojowej, na odcinku osi przedzenia o dlugosci 100 cm (Tabela 2). Punkt
odbioru zestalonego widkna przyjeto w odlegtosci z=L =300 cm od punktu wyptywu z

filiery.
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Tabela 1. Parametry procesu zastosowane do obliczen modelowych prz¢dzenia ze stopu PET.

Parametr | Wartos¢ Opis
do 0.03 cm Srednica otworu filiery
To 573 K Temperatura poczatkowa PET
T 293 K Temperatura poprzecznego nadmuchu powietrza (0< z<100 cm)
Vv, 40 cm/s Predkos$¢ poprzecznego nadmuchu powietrza (0< z<100 cm)
L 300 cm Odlegtos¢ punktu odbioru widkna od filiery
Vi pelny zakres Predkos¢ odbioru wtokna
w 0.04 g/s Wydatek masy - staty niezaleznie od V7,
lub (5/6)107 ¥, | Wydatek masy w przypadku stalej grubo$ci wiokna 5 dtex
Xo 0 Poczatkowy stopien krystalicznosci
Fy pelny zakres Poczatkowa sita rozciagajaca

Tabela 2. Parametry materialowe zastosowane w modelowaniu prz¢dzenia wtokien PET.

Parametr | Warto$¢ Opis

[7] 04-1.4dlg Lepko$¢ istotna

M, 16,400 - 112,000 Srednia lepko$ciowa masa czasteczkowa

EJ/k 6923.7K Energia aktywacji transportu

T, 340K Temperatura zeszklenia

T,° 553K Rownowagowa temperatura topnienia krysztatow
T 463K Temperatura maksymalnej szybkosci krystalizacji
Ko 0.016s™" Maksimum szybkosci krystalizacji PET nienaprgzonego
Dip 32.0K Szeroko$¢ potowkowa funkcji szybkos$ci krystalizacji
Ah 123.7 J/g Cieplo topnienia krysztatow

n 2 Wyktadnik Avramiego

A 0, 250, 500 Wspolezynnik krystalizacji orientowane;j

20 1.356 g/em’ Wspoélczynniki rozwinigcia gestosci

ol 5.0-10* g/(K-cm®) | wzgledem temperatury

Cyo 0.3 cal/(K-g) Wspotczynniki rozwinigcia ciepta wlasciwego

Cpi 6.0-107 cal/(K*-g) | Wzgledem temperatury

Copt 5.0-10°m?/N Wspotczynnik elastooptyki

Ang 0.275 Dwojtomnos$¢ graniczna polimeru amorficznego
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Uktad réwnan (99) - (102) rozwiazywano numerycznie z zastosowaniem metody
Runge-Kutta piatego rzedu, z warunkami poczatkowymi (105) i (107), przy wykorzystaniu
standardowych procedur numerycznych [114]. Przyjete w obliczeniach parametry procesu
oraz dane materialowe PET przedstawiono w Tabelach 11 2.

W modelowaniu procesow przedzenia rozni autorzy przyjmuja zwykle, ze stopiony
polimer wytlaczany jest ze stalym wydatkiem masy, W = const, jednakowym dla réznych
predkosci odbioru widkna, V;. W takich procesach $rednica otrzymywanych wiokien, d;,
maleje ze wzrostem predkosci odbioru (wzor (52)). Warunkiem statej grubosci odbieranego
wtokna w procesach z r6znymi predkosciami V', zgodnie ze wzorem (53), jest wydatek masy
proporcjonalny do predkosci odbioru, W~ V.

Zaleznos$ci $rednicy wiokien od predkosci odbioru, V;, obliczone ze wzoru (52) w
przypadku proceséw z ustalonym wydatkiem masy W =0.04g/s oraz ze wzoru (54) w
przypadku proceséw z wydatkiem masy proporcjonalnym do predkosci odbioru, W = CyV,
przedstawiono na rysunku 25. W obliczeniach przyjeto Cy = (d/6)x10™° (g/s)(min/m), gdzie d
jest zaktadana gruboscia witokien wyrazona w dtexach. Obliczenia przeprowadzono w
przypadku d =5 dtex. W celu oszacowania $rednicy wiokien PET zalozono stala gestos¢
polimeru, p = 1.356 g/cm”.

W przypadku proceséw ze stalym wydatkiem masy, W = 0.04 g/s, w zakresie bardzo
wolnego przedzenia $rednica odbieranych widkien jest bardzo duza, okoto 150 um, i maleje
do wartos$ci okoto 18 um ze wzrostem predkosci odbioru do 8000 m/min. W przypadku
proceséw z wydatkiem masy proporcjonalnym Vi, ze wspolczynnikiem Cy prowadzacym do

wiokien o grubosci 5 dtex, $rednica odbieranych wtokien wynosi 21.75 pum.
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Rys. 25. Srednica odbieranego witokna, d;, w zaleznosci od predkosci odbioru, V;, w
przypadkach statego wydatku masy, W =10.04 g/s, oraz w przypadku W o V; dla grubosci
5 dtex.

5.3. Predkosé odbioru wlokna w zaleznosci od sily poczatkowej

Zaleznos$¢ predkosci odbioru V7, od sity poczatkowej Fy otrzymuje si¢ z rozwiazania
uktadu réownan przedzenia (99) - (104) z warunkami poczatkowymi (105) i (107). Silnie
nieliniowy charakter rGwnan procesu wynika z uzaleznienia lepkosci polimeru od temperatury
oraz stopnia krystaliczno$ci, réoznego dla réznych mas czasteczkowych. Wskazuje to na
konieczno$¢ zbadania dynamiki procesu oraz ksztaltowania si¢ orientacji molekularnej 1
stopnia krystalicznosci w pelnym zakresie wartosci sity poczatkowej, Fy, w przypadku
réznych wartosci $redniej lepkoSciowej masy czasteczkowej M, (lepkosci istotnej [77]).
Szczegblnie dotyczy to procesOw szybkiego przedzenia, w ktorych wystgpowanie
krystalizacji polimeru indukowanej duzymi napr¢zeniami rozciagajacymi jest uzaleznione od
warto$ci M,. Szczegdlnej uwagi oraz zbadania wymaga rola masy czasteczkowej w
okresleniu warunkow krytycznych wystapienia krystalizacji orientowanej. Wybor PET dla

przeprowadzenia obliczen modelowych jest w tym przypadku celowy, ze wzgledu na
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wystepowanie krystalizacji orientowanej] w procesach przedzenia z zastosowaniem
odpowiednio duzych napre¢zen rozciagajacych, nazywanych procesami szybkiego przedzenia.

Z obliczen modelowych przeprowadzonych przez innych autoréw [16,102] w
przypadku PET wynika, ze sila poczatkowa F, jednoznacznie okresla pr¢dkos¢ odbioru
wtokien w procesach bez krystalizacji orientowanej, gdzie zalezno$¢ V; od sily
poczatkowej Fy jest monotoniczna, a odbierane wildkno jest amorficzne. Wystapienie
krystalizacji orientowanej w szybkim przedzeniu wprowadza w uktadzie rownan procesu
duzy osiowy gradient krystaliczno$ci $wiadczacy o bardzo szybkiej krystalizacji
orientowanej, kontrolowany sprz¢zonymi z nim gradientami sily rozciagajacej, dF/dz, i
temperatury polimeru, d7/dz.

Krystalizacja zwigksza lokalna lepkos¢ polimeru, a w konsekwencji obniza gradient
predkosci strugi tak silne, ze predkos$¢ odbioru nie wzrasta dalej monotoniczne ze wzrostem
sity poczatkowej Fy 1 wykazuje maksimum przy pewnej jej wartosci Fo*. Wystapienie
maksimum zalezno$ci V- Fy jest skutkiem wptywu krystalizacji orientowanej na lepkos$¢,
bardziej intensywnej w przypadku wigkszych wartosci sity poczatkowej. Konsekwencja
maksimum w zakresie wystgpowania krystalizacji orientowanej jest bifurkacja rozwiazania
uktadu rownan dla ustalonej predkosci odbioru V; [16,102].

Jednoznaczne rozwiazanie, bez bifurkacji, ma miejsce w zakresie mniejszych wartosci
Fy, gdzie krystalizacja orientowana nie wystepuje. Wtedy, zalezno$¢ pomigdzy sila
poczatkowa 1 predkoscia koncowa jest jednoznaczna i1 wykazuje monotoniczny wzrost
predkosci odbioru widkna ze wzrostem sity poczatkowej [102]. W tym zakresie uktad rownan
procesu przewiduje otrzymywanie wylacznie widkien amorficznych. W przypadku wyzszych
wartosci Fy, w wyniku bifurkacji wystepuja, przy tej samej predkosci odbioru, rozwiazania
przewidujace otrzymywanie wtokien amorficznych oraz widkien z krystalizacja orientowana
na osi przg¢dzenia.

Rysunek 26 ilustruje zalezno$¢ predkosci odbioru widkien PET od sily poczatkowej
obliczone z uktadu réwnan (99) - (104) w przypadku proceséw z ustalonym wydatkiem masy
W=0.04 g/s dla trzech warto$ci lepko$ci istotnej polimeru [7]=0.5, 0.6 oraz 0.7dl/g.
Wartos$ci te odpowiadaja warto$ciom $redniej lepko$ciowej masie czasteczkowej polimeru
M, =23,100, 30,600 1 38,800. Przedstawione zaleznosci obliczono przyjmujac kilka wartosci
parametru krystalizacji orientowanej 4.

W  przypadku 4=0 model przewiduje otrzymywanie witokien wylacznie
amorficznych, a zaleznosci V;, - Fy na rysunku 26 w przypadku réznych mas czasteczkowych

wykazuja monotoniczny wzrost ze wzrostem sity poczatkowej (linie przerywane). Wzrost
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lepkosci polimeru na osi przedzenia w procesie z wartoScia 4 =0 (bez krystalizacji
orientowanej) wynika wytaczne z chtodzenia strugi. Nie jest on jednakze na tyle silny aby
doprowadzi¢ do wystapienia maksimum. Maksimum V;* przy wartosci Fp* pojawia si¢ w
przypadku wystgpowania krystalizacji orientowanej z parametrami A =250 (linia
przerywana-kropkowana) oraz 4 = 500 (linia ciagla).

Maksimum wystgpujace na zalezno$ciach Vp - Fy dla procesoéw z krystalizacja
analizowane bylo takze przez innych autorow [102] i interpretowane jako efekt wzrostu
lepkosci polimeru wskutek krystalizacji orientowanej, ktdrej intensywno$¢ znacznie wzrasta
ze wzrostem sity poczatkowej. Krystalizacja poprzez wpltyw na lepko$¢ prowadzi do
ograniczania pr¢dkosci odbioru wtokna, tym wigkszego im wigksza jest sita Fy 1 pojawienia

si¢ maksimum na obliczanych zaleznos$ciach V; - Fy.
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Rys. 26. Predkos¢ odbioru wtokna, Vi, w zalezno$ci od sity poczatkowej, Fy, obliczona dla
PET z ukladu réwnan przedzenia (99)-(104) dla kilku wartosci lepkos$ci istotnej [77], przy
zatozeniu statego wydatku masy, W= 0.04 g/s, oraz A =0, 250 1 500. V. * Fy* - warto$ci w

maksimum dla okre$lonych wartosci [77] 1 4.

Przedstawione na rysunku 26 wykresy V; w funkcji £y wskazuja, ze ze wzrostem masy
czasteczkowe] maksymalna predkos¢ odbioru V;* maleje, przy jednoczesnym znacznym

wzroscie sity poczatkowej maksimum, Fp*. Wyzsza warto$¢ wspotczynnika krystalizacji
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orientowanej A prowadzi do nizszych warto$ci maksymalnej predkosci odbioru, V;*, przy

nieznacznie nizszych warto$ciach Fo*.
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Rys. 27. Predko$¢ odbioru wtokna, V;, w zalezno$ci od sity poczatkowej, Fy, obliczona dla
PET z uktadu rownan przedzenia (99)-(104) dla kilku wartosci lepkosci istotnej, [ 7], przy
zatozeniu statej grubosci odbieranego wtdkna 5 dtex, oraz 4 =500. V. *, Fo* - warto$ci w
maksimum.

Rysunek 27 ilustruje zalezno$ci Vi - Fy obliczone dla PET w przypadku ustalonej
grubos$ci odbieranych widkien, d; =5 dtex, dla tych samych trzech warto$ci lepkosci istotnej
polimeru [77] = 0.5, 0.6 1 0.7dl/g, w przypadku jednej wartosci 4 = 500. Réwniez w przypadku
proceséw z wydatkiem masy W proporcjonalnym do V;, zapewniajacym stata grubos¢
odbieranych wldkien, wyznaczone zaleznosci ¥ od Fy przedstawiaja maksimum, z wyraznym
wplywem masy czasteczkowej polimeru na maksymalng predkos¢ odbioru. Wartosci Vi *
réwniez maleja ze wzrostem lepkosci istotnej [77], a odpowiadajace im wartosci krytyczne,
Fo*, znacznie wzrastaja.

Stwierdzono w tych obliczeniach, ze przy wartosci krytycznej Fo* prowadzacej do
maksymalnej szybkos$ci prz¢dzenia, krystalizacja prowadzi do matej, 1-2% krystaliczno$ci

odbieranych wtokien. Nieco wyzsze wartosci silty poczatkowej, Fy > Fy*, prowadza do bardzo
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silnego wzrostu stopnia krystaliczno$ci 1 gwaltownego obnizenia pr¢dkosci odbioru wtokna
wskutek intensywnej krystalizacji orientowane;.

Zalezno$ci przedstawione na rysunkach 26 1 27 wskazuja, ze ograniczenie szybko$ci
przedzenia przez maksymalng predkos¢ odbioru przewidywane jest zarowno w procesach z
ustalonym wydatkiem masy, jak tez w procesach z wydatkiem masy proporcjonalnym do
predkosci odbioru. W obu przypadkach ograniczenie predkosci odbioru przez wartosé
maksymalna V;* wystgpuje jako konsekwencja krystalizacji orientowanej, ktorej
intensywno$¢ charakteryzowana jest wspotczynnikiem 4. Wartosci V. * maleja ze wzrostem
$redniej lepkosciowej masy czasteczkowej, niezaleznie od tego, czy jest to proces ze statym
wydatkiem masy, czy tez ze stala gruboscia odbieranych widkien. W obu typach procesow, ze
wzrostem masy czasteczkowej przewiduje si¢ silny wzrost sily poczatkowej procesu
prowadzacej do zadanej predkosci odbioru. Sita poczatkowa okresla poczatkowy gradient
predkosci, tj. szybko$¢ rozciagania strugi w punkcie poczatkowym procesu.

Rysunek 28 przedstawia zalezno$ci poczatkowego gradientu predkosci polimeru,
dV/dz| .-y, od predkosci odbioru, V7, obliczone z ukladu rownan procesu w przypadku statej
grubos$ci odbieranego widkna, d; = Sdtex, oraz wspodtczynnika 4 = 500 w przypadku réznych
wartos$ci Sredniej lepkosciowej masy czasteczkowej w zakresie lepkosci istotnej 0.4 - 0.9 dl/g.
Odpowiada to warto§ciom M, w zakresie 16,400-57,200.

Poczatkowy gradient predkosci obliczano z rownania konstytutywnego cieczy lepkiej
Newtona w jednoosiowym przeplywie rozciagajacym. W punkcie poczatkowym strugi, z = 0,
gdzie promien strugi R = dy/2, temperatura polimeru 7 = T, oraz sila F = F), poczatkowy

gradient predkosci ze wzoru (66)

d_V 4 F,
dz -0 3n(T,) md,

(107)

Przyktadowo, lepko$¢ poczatkowa stopu w temperaturze 300°C obliczona ze wzoru
(71) w przypadku lepkosci istotnej polimeru [77] = 0.5, 0.6 1 0.7 dl/g wynosi, odpowiednio, 44,
116 1 262 Pa-s. Poczatkowy gradient predkosci, rozny dla réznych mas czasteczkowych,
jednoznacznie okresla predkos¢ odbioru widkna. Z wykresow przedstawionych na rysunku 28
wida¢, ze przy ustalonej predkosci V) poczatkowy gradient predkosci znacznie ros$nie ze
wzrostem masy czasteczkowe;.

W przypadku szybkich procesow z duzymi predkosciami odbioru widkien, na

rysunku 28 widoczna jest bifurkacja poczatkowego gradientu predkosci przy ustalonej
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warto$ci V;. Bifurkacja powodowana jest wg autoréw pracy [102] krystalizacja orientowana,
ktorej szybko$¢ silnie wzrasta ze wzrostem naprgzenia rozciagajacego i jej wplywem na
lepko$¢ polimeru. W przypadku wigkszych wartosci [ 7], bifurkacja przewidywana jest przy
mniejszych wartosciach V. Bifurkacje poczatkowego gradientu predkosci prowadza do
réznych rozwiazan ukladu réwnan przedzenia, tj. réznych osiowych profili predkosci,

temperatury, sily rozciagajacej i stopnia krystalicznosci.
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Rys. 28. Poczatkowy gradient predkosci dV/dz.-o w zaleznoS$ci od predkosci odbioru widkna,
Vi, obliczony dla PET z uktadu rownan (99) - (104) dla ré6znych wartosci [77] w przypadku
stalej grubosci wtokna 5 dtex oraz czynnika 4 =500. W nawiasach odpowiednie warto$ci
sredniej lepkosciowej masy czasteczkowej obliczone na podstawie wzoru (70).

Rozwiazania w bifurkacji roéznia si¢ zaréwno dynamika procesu, jak tez
ksztaltowaniem si¢ struktury, co zilustrowane jest w nastgpnym rozdziale r6znymi osiowymi
profilami poszczegdlnych charakterystyk, uzaleznionymi od masy czasteczkowej polimeru.
Mniejsze wartosci poczatkowego gradientu predkosci w bifurkacji przy okre§lonej predkosci
odbioru prowadza do widkien amorficznych, a wigksze do wldkien czgsciowo krystalicznych.

Rysunki 29 1 30 przedstawiaja zaleznosci V; od zredukowanej sity poczatkowej Fo/Fo*

obliczone w przypadku réznych mas czasteczkowych w szerszym zakresie lepkosci istotnej

[77], odpowiednio dla proceséw z ustalonym wydatkiem masy, W = 0.04 g/s, oraz z ustalona
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gruboscia widkien 5 dtex. Wartos¢ czynnika krystalizacji orientowanej 4 =500. W obu
typach procesow obliczenia modelowe przewiduja wystepowanie maksimum predkosci
odbioru, V. *, ktorego warto$¢ ulega znacznemu obnizeniu ze wzrostem [ 77].

W przypadku procesow z ustalonym wydatkiem masy, W =0.04 g/s, wyznaczone
maksimum predkosci odbioru obniza si¢ od wartosci bliskiej 7000 m/min w przypadku
[7]=0.4dl/g do okoto 500 m/min w przypadku [7]=1.4dl/g. W procesach z ustalong
gruboscia wiokien 5 dtex, gorna granica lepkosci istotnej [77], przy ktorej przewidywane
maksimum predkosci odbioru wynosi 500 m/min ma warto$¢ 0.9 dl/g, w stosunku do 1.4 dl/g
w procesach z ustalona wartoscia W =0.04 g/s, przy tej samej predkosci odbioru. To
zrdznicowanie wskazuje na uzaleznienie maksymalnej predkosci odbioru nie tylko od masy
czasteczkowej polimeru, ale takze od grubosci odbieranego widkna.

Z rysunku 29 wida¢, ze obliczenia modelowe przewiduja brak mozliwosci przedzenia
wldkien o grubosci 5 dtex, tj. 21.75 um, z polimeru o lepkosci istotnej [ 77] powyzej 0.9 dl/g.
W przypadku procesow z wydatkiem masy W =0.04 g/s i predkosci odbioru 500 m/min
srednica odbieranych wldkien wynosi ok. 90 um (rysunek 25), a maksymalna lepkos$¢ istotna
dopuszczajaca przedzenie z ta predkoscia jest znacznie wigksza 1 wynosi 1.4 dl/g.
Przedstawione wyniki obliczen wskazuja wige, Zze przedzenie widkien z polimeru o duzej
$redniej lepkosciowej masie czasteczkowej ograniczone jest do mniejszych predkosci odbioru

oraz do wigkszej grubosci wiokien.
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Rys. 29. Predkos$¢ odbioru witokna, V;, w zaleznosci od zredukowanej sily poczatkowe;,
Fy/Fy*, obliczona dla PET z uktadu rownan (99) - (104) dla r6znych wartosci lepkosci istotnej
[ 7] w przypadku ustalonego wydatku masy, W = 0.04 g/s, oraz A = 500.
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Rys. 30. Predkos$¢ odbioru witokna, V;, w zalezno$ci od zredukowanej sity poczatkowej,
Fy/Fy*, obliczona dla PET z uktadu rownan (99) - (104) dla r6znych wartosci lepkosci istotnej
[ 7] w przypadku statej grubosci odbieranego wtokna 5 dtex, oraz 4 = 500.
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5.4. Wplyw masy czasteczkowej na zakresy szybkosci prz¢dzenia

Rysunek 31 ilustruje zalezno$ci maksymalnej predkosci odbioru, V:*, od $redniej
lepkosciowej masy czasteczkowej, M,, obliczone przy ustalonej warto$ci parametru 4 = 500
w przypadku réznych grubosci odbieranych wiokien PET w zakresie 0.1 - 10 dtex.
Przedstawione zaleznos$ci wskazuja, ze zakres dostepnych szybko$ci przedzenia uzalezniony
jest od warto$ci M, oraz od grubo$ci odbieranych wiokien. Ze wzrostem M, maksymalna
predkos¢ odbioru witokna o zadanej grubosci maleje, az do zaniku mozliwosci przedzenia
przy pewnej granicznej, gornej wartoSci masy czasteczkowej. Ta graniczna warto$¢ M,
wyznacza gorng granice S$redniej lepko$ciowe] masy czasteczkowej dopuszczajaca
otrzymywanie wtokien o zadanej grubosci.

W obliczeniach przyjeto 50 m/min jako warto$¢ predkosci odbioru, ponizej ktorej
zanika mozliwo$¢ przedzenia wiokien. Z wykresoéw przedstawionych na rysunku 31 widacé, ze
w przypadku wiokien ciefiszych graniczna warto$¢ M, jest mniejsza, a ograniczenia
dotyczace zakresu dopuszczalnej masy czasteczkowej silniejsze. W przypadku M, powyzej

warto$ci granicznej proces przedzenia widkien o okreslonej grubosci nie jest mozliwy.
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Rys. 31. Maksymalna predkos$¢ odbioru, V;*, w zaleznosci od $redniej lepkosciowe] masy
czasteczkowej, M, obliczona dla PET z ukladu rownan (99) - (104) dla réznych grubosci
odbieranego wtdkna, przy zatozeniu 4 = 500.
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Przy ustalonej warto$ci M), z kolei, maksymalna pr¢dkos¢ odbioru widkna wzrasta ze
wzrostem jego grubosci. Dla zadanej grubosci wiokien model przewiduje istnienie goérnej
granicznej wartosci masy czasteczkowej polimeru, powyzej ktorej proces przedzenia nie jest
mozliwy. Grubo$¢ ta jest jednocze$nie dolng granica grubosci wildkien mozliwych do
otrzymywania w przypadku danej granicznej masy czasteczkowej. Podobny wplyw masy
czasteczkowej polimeru na mozliwos¢ przedzenia cienkich widkien potwierdzaja tez
obserwacje eksperymentalne [149].

Na rysunku 32 przedstawiono minimalng grubos$¢ wiokien w zaleznos$ci od $redniej
lepkosciowej masy czasteczkowej przewidywana w obliczeniach dla PET przy zalozeniu
wspoOtczynnikow 4 =500 1 4 =250. Przedstawione krzywe wyznaczaja zakresy grubosci
wiokien dostgpnych w procesach przedzenia w zalezno$ci od $redniej lepkosciowej masy
czasteczkowej oraz zakres niedostepny. Zakres niedostgpny wystepuje ponizej krzywej
okreslajacej warto$¢ krytyczna grubosci w zalezno$ci od $redniej lepkosSciowej masy
czasteczkowej M. Grubo$¢ krytyczna wyznacza dolng granicg dostgpnych grubosci widkien,
silnie uzalezniong od masy czasteczkowej polimeru. Ze wzrostem M, w zakresie 20,000 -
80,000 przewidywana dolna granica grubosci wtokien wzrasta o dwa rzedy wielkosci, od

okoto 0.1 dtex do okoto 10 dtex.
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Rys. 32. Minimalna grubo$¢ odbieranych wtdkien d; w zaleznos$ci od $redniej lepkoSciowe;j
masy czasteczkowej, M,, przewidywana dla PET z ukladu réwnan (99)-(104), przy
zatozeniu 4 = 500 (linia ciagla) oraz 4 = 250 (linia przerywana).
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Przedstawione wyniki obliczen wskazuja, ze otrzymywanie wiokien cienszych
wymaga stosowania polimeru o odpowiednio mniejszej masie czasteczkowej, jednakze w
zakresie zapewniajacym stacjonarno$¢ procesu. Dolna granica wartosci [7], dla ktorych
mozna bylo otrzymywac rozwiazanie uktadu rownan przedzenia byla warto$¢ 0.4 dl/g.
Ponizej tej wartosci rozwiazanie wykazuje osobliwos$¢ obliczanej predkos$ci strugi polimeru
$wiadczace o braku stacjonarnego rozwiazania uktadu réwnan prz¢dzenia w przypadku
polimeru o zbyt matej lepkosci. Obliczenia wskazuja tez, ze przyjgte wartosci wspotczynnika
krystalizacji orientowanej 4 maja niewielki wptyw na przewidywane zakresy dostgpnych
grubos$ci widkien w zaleznosci od masy czasteczkowe;.

Rysunki 33 i 34 przedstawiaja diagramy w przestrzeni predkosci odbioru, Vi, i
sredniej lepkosciowej masy czasteczkowej, M, ilustrujace zakresy, w ktorych model
przewiduje otrzymywanie wldkien wylaczne amorficznych, widkien czgsciowo
krystalicznych, oraz zakres predkosci niedostgpnych dla procesu. Zakresy przedstawione na
tych diagramach obliczono w przypadku proceséw z ustalonym wydatkiem masy
W=0.04 g/s (rysunek 33) oraz w przypadku proceséw z ustalona gruboscia odbieranych
wilokien 5 dtex (rysunek 34), przy zatozeniu A =500 (linie ciaglte) oraz 4 =250 (linie
przerywane). Diagramy na rysunkach 33 1 34 przewiduja znaczne obnizanie si¢
poszczegolnych zakreséw predkosci przedzenia ze wzrostem masy czasteczkowej polimeru w
obu typach procesow, tj. ze statym wydatkiem masy oraz ze stata grubo$cia wtokien.

Zakres predkosci przedzenia wiokien amorficznych dotyczy matych wartosci
predkosci odbioru, w =zakresie sity poczatkowej Fy, gdzie nie wystgpuje bifurkacja
rozwiazania. Zaleznos$ci V- Fy na rysunkach 26 1 27 maja wtedy charakter monotoniczny.
Przy odpowiednio duzej wartosci sity poczatkowej, na wykresach V- Fy wystepuje
bifurkacja rozwiazania w zakresie wigkszych szybkos$ci prz¢dzenia. Wystepuja wtedy rdzne
wartosci sity poczatkowej F prowadzace do tej samej wartosci predkosci odbioru V7,
jednakze z r6znymi rozwiazaniami - bez krystalizacji oraz z czg§ciowa krystalizacja polimeru
na osi prze¢dzenia.

W zakresie bifurkacji wystgpuja dwie wartosci F prowadzace do roznych rozwigzah z
krystalizacja orientowana. W obliczeniach pominigto drugie rozwiazanie z krystalizacja,
otrzymywane dla wigkszej wartos$ci Fj, jako rozwiazanie niefizyczne poniewaz prowadzi ono
do duzo wigkszych wartos$ci sity rozciagajacej na osi przedzenia.

Zakres niedostgpnych szybkosci przg¢dzenia dotyczy predkosci odbioru widkien

przekraczajacych warto$ci maksymalne V;*. Zaleznos$ci przedstawione na rysunkach 26, 27
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oraz 29,30 wskazuja, ze maksymalna predko$¢ odbioru maleje ze wzrostem $redniej
lepkosciowej masy czasteczkowej. W przypadku mniejszej wartosci wspdtczynnika 4 = 250,
zakresy niedostgpnych szybkosci przedzenia przesunigte sa na obu diagramach w kierunku
wigkszych predkosci odbioru (linie przerywane). Przesunigcie to wynika z mniejszej
intensywnosci krystalizacji orientowanej, przy tej warto§ci wspotczynnika 4, w stosunku do

procesu z A =500 (linie ciagte).
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Rys. 33. Zakresy $redniej lepkosciowej masy czasteczkowej, M,, 1 predkosci odbioru, V7,
wldkien amorficznych, krystalicznych, oraz zakres predkosci niedostgpnych, wyznaczone dla
PET z ukladu réwnan (99) - (104) w przypadku procesu z ustalonym wydatkiem masy,
W =0.04 g/s, przy zatozeniu 4 = 500 (linie ciagte) oraz 4 = 250 (linie przerywane).

Diagram na rysunku 34, wyznaczony w przypadku procesu ze stala gruboscia
odbieranych wtokien 5 dtex, przewiduje istnienie zakresu bardzo duzych wartosci M,
polimeru niedostgpnych dla proceséw przedzenia. Natomiast w przypadku procesow z
ustalonym wydatkiem masy (rysunek 33) takie ograniczenie w zakresie duzych wartosci M,
nie jest przez te obliczenia przewidywane. Wynika to stad, ze w klasie procesow z ustalonym
wydatkiem masy obnizaniu si¢ pr¢dkosci odbioru towarzyszy otrzymywanie coraz grubszych

wiokien, a wtedy zakres niedostgpnych warto$ci M,, przesuwa si¢ do nieskonczonosci.
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Rys. 34. Zakresy $redniej lepkosciowe] masy czasteczkowej, M,, 1 predkosci odbioru, Vi,
wlokien amorficznych, krystalicznych, oraz zakres predkosci niedostgpnych, wyznaczone dla
PET z uktadu rownan (99) - (104) w przypadku procesu z ustalong grubo$cia wtokien 5 dtex,
przy zatozeniu A = 500 (linie ciagle) oraz 4 = 250 (linie przerywane).
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Rys. 35. Zakresy $redniej lepkosciowe) masy czasteczkowej, M, 1 predkosci odbioru wiokien
PET amorficznych, krystalicznych, oraz zakres predkosci niedostepnych, na podstawie
danych doswiadczalnych Huismana i in. [18] w przypadku procesow z ustalona gruboscia
witokien 5 dtex.
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Obliczenia przeprowadzone na przyktadzie widkien PET przewiduja, ze ze wzrostem
masy czasteczkowej M, polimeru nastgpuje obnizenie zakresu szybkiego przedzenia,
rozumianego jako procesu z krystalizacja orientowana indukowana duzym naprg¢zeniem
rozciagajacym. Obnizenie to nastgpuje od predkosci odbioru powyzej 5000 m/min w
przypadku M,, = 20,000 dla obu typoéw procesow, ze stalym wydatkiem masy 1 statq gruboscia
witokien, do predkosci okoto 2000 m/min w przypadku M,, = 60,000 dla proceséw ze stalym
wydatkiem masy oraz M, = 50,000 dla proceséw ze stalq gruboscia odbieranych wiokien.

Rysunek 35 przedstawia diagram w przestrzeni S$redniej lepkosciowej masy
czasteczkowej, M, 1 predkosci odbioru, V;, otrzymany na podstawie danych
doswiadczalnych podanych przez Huismana i in. [18] dla przedzenia wiokien PET z ustalona
gruboscia 5 dtex. Diagram ten, podobnie jak diagram przewidziany w biezacych obliczeniach
dla tej samej grubosci wiokien, przedstawia zalezne od S$redniej lepkosciowej masy
czasteczkowej zakresy otrzymywania wiokien amorficznych, czg$ciowo krystalicznych oraz
zakres predkosci niedostepnych. Zakres otrzymywania widkien krystalicznych ograniczony
jest od goéry maksymalnymi wartosciami predkosci odbioru, z ktérymi mozliwe bylo
przedzenie wtokien z polimeru o réznych masach czasteczkowych [18]. Od dotu zakres ten
ograniczony jest najmniejszymi wartosciami predkosci odbioru, przy ktorych autorzy [18]
otrzymywali widkna czg§ciowo krystaliczne. Dane te wykazuja jako$ciowa zgodno$¢ z
diagramem przedstawionym na rysunku 34, otrzymanym na podstawie obliczen w przypadku
procesow przedzenia wiokien o tej samej grubosci.

Przewidywania modelowe, podobnie jak obserwacje doswiadczalne [18], wskazuja
obnizenie dolnej 1 gornej granicy szybkosci przedzenia widkien czgsciowo krystalicznych ze
wzrostem M,. W zakresie Sredniej lepkosciowej masy czasteczkowej 21,500 - 40,000
obserwowane do$wiadczalnie obnizenie dolnej granicy szybko$ci przedzenia wiokien
czgsciowo krystalicznych wynosi okoto 2700 m/min [18], podczas gdy obnizenie to
przewidywane w obliczeniach wynosi okoto 1500 m/min, w przypadku obu przyjetych
wartosci 4. Obnizenie gornej granicy procesoOw szybkiego przedzenia w tym zakresie masy
czasteczkowej wynosi okoto 1400 m/min, zarowno w obserwacji do§wiadczalnej [18], jak tez
w obliczeniach modelowych z parametrem 4 = 500.

Wnhnioskuje si¢ wigc, ze przewidywania modelowe dotyczace wplywu masy
czasteczkowej na zakresy szybkos$ci przgdzenia widkien amorficznych, czg§ciowo

krystalicznych pod duzymi naprgzeniami oraz na granicg dostgpnych dla procesu
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maksymalnych predkosci odbioru, wykazuja jakosciowa zgodnos¢ z istniejacymi w literaturze

danymi dos$wiadczalnymi.

5.5. Osiowe profile dynamiki procesu prze¢dzenia oraz ksztaltowania si¢ struktury

Rozwigzaniami uktadu réwnan przedzenia (99) - (104) sa predkos$¢ i1 temperatura
polimeru, sita rozciagajaca struge oraz stopien krystaliczno$ci jako funkcje zmiennej osiowej
z okreslajacej odleglo$¢ punktu na osi prz¢dzenia od filiery. W rozwiazywaniu uktadu réwnan
zastosowano standartowe procedury numeryczne Runge-Kutta 5-tego rz¢du [114], wychodzac
z warto$ci poczatkowych poszukiwanych funkcji w punkcie wyplywu stopionego polimeru z
filiery, z = 0. Poszukiwane funkcje obliczane sa punkt po punkcie w catym zakresie zmienne;j
z pomigdzy punktem poczatkowym 1 punktem odbioru zestalonego witokna, z=1L.
Wyznaczone funkcje nazywane sa profilami osiowymi charakteryzujacymi dynamike¢ procesu
przedzenia i ksztattowanie si¢ struktury wzdtuz osi procesu.

W celu zilustrowania wptywu masy czasteczkowej na poszczeg6lne profile osiowe na
kolejnych rysunkach przedstawiono profile obliczone w przypadku procesow przedzenia
wlokien PET z ustalona grubo$cia 5 dtex dla ré6znych wartosci lepkosci istotnej polimeru, [ 77].
W obliczeniach przedstawionych profili przyjeto stala warto§¢ wspotczynnika krystalizacji
orientowanej A = 500.

Na rysunkach 36-38 przedstawiono profile predkosci, ¥(z), obliczone w przypadku
predkosci odbioru 2000, 4000, 5000 i 6000 m/min, dla réznych wartosci lepkosci istotne;.
Wartosci lepkosci istotnej wybrano z pelnego zakresu wartodci [77] dopuszczajacych dana
predkos¢ odbioru, zgodnie z charakterystykami V;— Fo/Fy* przedstawionymi na rysunku 30.
W przypadku predkosci odbioru 2000 m/min warto$ci [ 7] wzigto z zakresu 0.4 - 0.8 dl/g, a w
przypadku predkosci 6000 m/min, z zakresu 0.4 - 0.6 dl/g. Przedstawione wykresy wskazuja,
ze przg¢dzenie widkien z wigkszymi predkosciami mozliwe jest z zastosowaniem polimeru z
mniejszymi wartosciami [ 77].

Profile predkosci przedstawione na rysunkach 36 -38, obliczone w przypadku
[17] = 0.6 dl/g oznaczono linig ciagta, a w przypadku pozostatych wartosci [77] odpowiednimi
liniami przerywanymi. Liniami pogrubionymi oznaczono profile otrzymane dla proceséw z
krystalizacja, a odpowiadajacymi im liniami cienkimi profile dla proceséw bez krystalizacji,

przy tej samej predkosci odbioru. Bifurkacja rozwiazania prowadzaca do réznych profili
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predkosci, z krystalizacja 1 bez, wystgpuje w przypadku duzych predkosci odbioru, tj. 5000 1
6000 m/min (rysunki 37, 38). W przypadku predkosci 2000 1 4000 m/min krystalizacja
polimeru oraz bifurkacja rozwiazania nie wystgpuje.

Z przeprowadzonych obliczen wynika, ze w przypadku mniejszych predkosci odbioru
mozliwe jest przedzenie wiokien z polimeru o wigkszej S$redniej lepkoSciowej masie
czasteczkowej (wigkszej wartosci [ 77]). Przyktadowo, w przypadku V', = 2000 m/min mozliwe
jest przedzenie ze stopu PET w zakresie lepkosci istotnej do 0.8 dl/g (rysunek 36). W
przypadku V;=4000 m/min i 5000 m/min goérna granica dopuszczalnej wartosci [7] obniza
si¢ do 0.7 dl/g (rysunek 37), a w przypadku predkosci 6000 m/min do 0.6 dl/g (rysunek 38).
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Rys. 36. Osiowy profil predkos$ci, V(z), w przypadku réznych wartosci [ 77] obliczony z uktadu
rownan (99) - (104) dla przedzenia wtokien PET z ustalona gruboscia 5 dtex z predkosciami
odbioru 2000 i 4000 m/min, przy zalozeniu 4 =500. Linie ciagle - [7] =0.6 dl/g, linie
przerywane - jak dla predkosci 4000 m/min.
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Rys. 37. Osiowy profil predkosci, V(z), w przypadku roéznych wartosci [77], obliczony z
uktadu réwnan (99) - (104) dla przedzenia widkien PET z ustalona gruboscig 5 dtex z
predkoscia odbioru 5000 m/min, przy zatozeniu 4 = 500. Linie cienkie - jak na rysunku 36,
linie pogrubione - proces z krystalizacja orientowana ([77] = 0.6 1 0.7 dl/g).
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Rys. 38. Osiowy profil predkosci, V(z), w przypadku roéznych wartosci [77], obliczony z
uktadu réwnan (99) - (104) dla przedzenia widkien PET z ustalona gruboscig 5 dtex z
predkoscia odbioru 6000 m/min, przy zalozeniu 4 = 500. Linie cienkie - jak na rysunku 36,
linie pogrubione - proces z krystalizacja orientowana ([ 7] = 0.4, 0.5, 0.6 dl/g).
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Wykresy na rysunkach 36-38 wskazuja, ze ze wzrostem lepkosci istotnej [ 7] nastepuje
przesunigcie profili predkosci w kierunku punktu wyplywu stopu z filiery, tj. w kierunku
wyzszej temperatury polimeru. W konsekwencji, przesunigcie to prowadzi do kompensacji
efektow wyzsze] masy czasteczkowej w lepkosci przez wyzsza temperatur¢ polimeru.
Przesunigcie profili predkosci wystepuje dla wszystkich szybkosci przedzenia z tym, ze w
przypadku szybszych proceséw przesunigcie to jest wigksze. Przewiduje si¢ ponadto, ze
krystalizacja orientowana prowadzi do znacznie wigkszego przesunigcia profilu predkosci w
kierunku punktu wyptywu z filiery, w stosunku do profilu otrzymanego w przypadku
rozwiazania bez krystalizacji przy tej samej predkosci odbioru.

Rysunki 39-41 przedstawiaja profile gradientu predkosci odpowiadajace profilom
predkosci na rysunkach 36-38. Linie pogrubione oznaczaja profile w przypadku rozwiazan z
krystalizacja. Duze warto$ci gradientu predkosci okreslaja zakres silnego rozciagania strugi
polimeru na osi procesu, a zanik gradientu pr¢dkosci do zera wyznacza punkt zestalenia si¢
polimeru we widkno. Predkos¢ witokna pomiedzy punktami zestalenia i odbioru jest stala, a

polimer nie podlega tam deformacji rozciagajace;.
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Rys. 39. Osiowy profil gradientu predkosci, dV/dz, w przypadku roznych wartosci [7],
obliczony z uktadu rownan (99) - (104) dla przedzenia witokien PET z ustalona gruboscia
5 dtex z predkoscia odbioru 4000 m/min, przy zatozeniu 4 = 500. Linie — jak na rysunku 36.
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Rys. 40. Osiowy profil gradientu predkosci, dV/dz, w przypadku roéznych wartosci [7],
obliczony z uktadu rownan (99) - (104) dla przedzenia witokien PET z ustalona gruboscia
5 dtex z predkoscia odbioru 5000 m/min, przy zatozeniu 4 = 500. Linie — jak na rysunku 37.
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Rys. 41. Osiowy profil gradientu predkosci, dV/dz, w przypadku roéznych wartosci [7],
obliczony z uktadu rownan (99) - (104) dla przgedzenia witokien PET z ustalona gruboscia
5 dtex z predkoscia odbioru 6000 m/min, przy zatozeniu 4 = 500. Linie — jak na rysunku 38.
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Przedstawione profile gradientu predkosci wskazuja, ze konsekwencja krystalizacji
orientowanej jest znaczne przesunigcie punktu zestalenia w kierunku punktu wyplywu z
filiery, w stosunku do zestalenia wskutek zeszklenia w przypadku widkien amorficznych.
Przesunigciu temu towarzyszy silny wzrost osiowego gradientu predkosci.

Rysunki 36 -41 wskazuja, Zze krystalizacja orientowana oraz towarzyszaca jej
bifurkacja rozwiazania, przy okreslonej predkosci odbioru, wystepuje w zakresie wigkszych
warto$ci masy czasteczkowej polimeru. Ze wzrostem predkosci odbioru zakres ten przesuwa
si¢ w kierunku mniejszych wartosci [ 7], przyktadowo od wartosci lezacych powyzej 0.6 dl/g
w przypadku V= 5000 m/min do wartosci powyzej 0.4 dl/g w przypadku V;= 6000 m/min
(rysunki 40 1 41).

Wzrostowi predkosci polimeru wzdtuz osi prz¢dzenia z towarzyszy, zgodnie z prawem
zachowania masy, zwe¢zanie si¢ strugi polimeru. Osiowe profile $rednicy strugi, d(z),
odpowiadajace profilom predkosci na rysunkach 36 - 38 przedstawiono na rysunkach 42 i 43
dla r6znych wartosci [ 77]. Zwezanie $rednicy nastgpuje w zakresie od 300 um w punkcie z=0
do 21.75 um w punkcie zestalenia, z,;, co odpowiada grubosci masowej odbieranego wtdkna
5 dtex.

Zakresy silnego zwegzania si¢ strugi odpowiadaja zakresom duzych wartosci osiowego
gradientu predkosci przedstawionym na rysunkach (39) - (41). Zwezanie si¢ strugi polimeru
jest bardziej gwattowne w przypadku proceséw w mniejszymi predkosciami odbioru i
zachodzi blizej filiery, co wida¢ na rysunku 42, gdzie poréwnano procesy z predkosciami
odbioru 2000 i 6000 m/min. Przy tej samej predkosci odbioru z kolei, zwgzanie sig strugi
zachodzi bardziej gwaltownie w przypadku polimeru o wigkszej masie czasteczkowej, co
odpowiada wigkszej szybkosci rozciagania. Takie zachowanie si¢ strugi w zaleznosci od
masy czasteczkowej polimeru przewidziane jest w tych obliczeniach zaréwno w przypadku
przedzenia widkien amorficznych, jak tez w procesach z krystalizacja orientowana przy
dostatecznie duzych naprgzeniach. Jednakze w przypadku mniejszych predkosci odbioru,
ponizej zakresu krystalizacji orientowanej, wplyw masy czasteczkowej na zwgzanie sig strugi

jest wyraznie slabszy.
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Rys. 42. Osiowy profil srednicy strugi, d(z), w przypadku réznych wartosci [ 7] obliczony z
uktadu rownan (99) - (104) dla przedzenia witokien PET z ustalona gruboscia 5 dtex z
predkosciami odbioru 2000 1 6000 m/min, przy zatozeniu 4 = 500. Linie — jak na rysunkach
361 38.
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Rys. 43. Osiowy profil $rednicy strugi, d(z), w przypadku réznych wartosci [ 7] obliczony z
ukladu réwnan (99) - (104) dla przedzenia widkien PET z ustalona gruboscig 5 dtex z
predkoscia odbioru 4000 m/min, przy zatozeniu 4 = 500. Linie — jak na rysunku 36.
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Wyniki przeprowadzonych obliczen wskazuja, ze w przypadku procesoOw bez
krystalizacji wzrostowi masy czasteczkowej towarzyszy niewielkie przesunig¢cie punktu
zestalenia si¢ wldkna w kierunku punktu wyptywu. W przypadku takich procesow, zestalenie
si¢ wlokna nastgpuje wskutek zeszklenia polimeru. Takie zachowanie ilustruja wyniki
obliczen przedstawione na rysunku 39 w przypadku procesow z predkoscia odbioru
4000 m/min, gdzie ze wzrostem [77] w zakresie 0.4 -0.7 dl/g nastgpuje niewielkie
przesunigcie punktu zestalenia, od polozenia z,; =76 cm do z,; =68 cm. Do podobnego
wniosku o niewielkim wptywie masy czasteczkowej na potozenie punktu zestalenia sig
wilokien amorficznych doszli na podstawie obserwacji doswiadczalnych Lin i Hauenstein
[90].

W procesach z krystalizacja orientowana, obliczenia modelowe przewiduja znacznie
wczesniejsze zestalenie sig¢ strugi w stosunku do proceséw bez krystalizacji, przy tej samej
predkosci odbioru (rysunek 42, ;= 6000 m/min). W przypadku polimeru o lepkosci istotnej
0.6 dl/g 1 predkosci odbioru 5000 m/min przewidywane przesuni¢cie punktu zestalenia w
kierunku filiery wynosi okoto 42 cm, od potozenia z,,; = 84 cm w procesie bez krystalizacji
do z,,; = 40 cm z krystalizacja orientowana.

Poroéwnanie potozenia punktu zestalenia na rysunkach 39 -41 dla procesow z
krystalizacja 1 bez krystalizacji, w przypadku réznych mas czasteczkowych polimeru
wskazuje, ze masa czasteczkowa wpltywa na zréznicowanie polozenia punktu zestalenia
silniej w procesach z krystalizacja orientowana.

Potozenie punktu zestalenia si¢ strugi w zalezno$ci od $redniej lepko$ciowe] masy
czasteczkowej przedstawiono na rysunku 44 w przypadku réznych predkosci odbioru w
zakresie 1000 — 6000 m/min. Rysunek ten przedstawia wyniki obliczen przeprowadzonych
dla proceséw z ustalona gruboscia wiokien 5dtex, przy zatozeniu wspodtczynnika krystalizacji
orientowanej 4 =500. Linie pogrubione okre$laja zalezno$ci obliczone dla procesow z
krystalizacja orientowana z tym wspotczynnikiem. W przypadku proceséw bez krystalizacji,
masa czasteczkowa polimeru nieznacznie wplywa na potozenie punktu zestalenia, szczeg6lnie
przy mniejszych szybko$ciach przedzenia. Przewidywane, wskutek krystalizacji
orientowanej, znaczne przesunigcie punktu zestalenia w kierunku filiery jest silniej
uzaleznione od masy czasteczkowej polimeru. Ze wzrostem M, przewidywany punkt
zestalenia w procesach z krystalizacja oddala si¢ wyraznie od filiery, przy ustalonej predkosci
odbioru V;, podczas gdy w przypadku procesow otrzymywania widkien amorficznych

nastepuje niewielkie jego przyblizenie.
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Rys. 44. Polozenie punktu zestalenia, z,,;, W zalezno$ci od $redniej lepkoSciowej masy
czasteczkowej, M,, obliczony dla PET z uktadu rownan (99) - (104) dla kilku predkosci
odbioru, V;, w przypadku statej grubosci wiokien 5 dtex, przy zatozeniu A=500. Linie
pogrubione - proces z krystalizacja orientowana.

Wyniki obliczen przedstawione na rysunku 44 wskazuja, ze odlegtos¢ punktu
zestalenia od punktu wypltywu jest najmniejsza w przypadku proceséw z malymi
szybko$ciami przedzenia, a ze wzrostem predkosci odbioru nastepuje jego oddalanie si¢ od
filiery. Krystalizacja orientowana prowadzi do znacznego przesunigcia punktu zestalenia z
powrotem w kierunku filery. Przesunigcie to jest jednakze mniejsze w przypadku wigkszej
masy czasteczkowe;.

Wplyw masy czasteczkowej na profile stopnia krystaliczno$ci przewidywane w tych
obliczeniach dla przg¢dzenia witokien o grubosci 5 dtex zilustrowany jest na rysunku 45 w
przypadku predkosci odbioru 6000 m/min. W obliczeniach przyjeto maksymalny mozliwy do
osiagnigcia stopien krystalicznosci wiokien wynoszacy 35%. Przedstawione wykresy
wykazuja gwaltowny wzrost stopnia krystalicznosci w bardzo waskim zakresie osi
przedzenia, rzedu kilku centymetrow. Krystalizacja w przypadku polimeru o mniejszej
warto$ci [77] przewidywana jest blizej punktu wyplywu i skorelowana z bifurkacja profili
predkosci, gradientu predkosci, srednicy strugi, itd. (por. rysunki 38, 41 1 42 w przypadku
V= 6000 m/min).
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Rys. 45. Osiowy profil stopnia krystaliczno$ci, X(z), w przypadku réznych wartosci [7]
obliczony z uktadu rownan (99) - (104) dla przedzenia witokien PET z ustalona gruboscia
5 dtex z predkoscia odbioru 6000 m/min, przy zatozeniu 4 = 500. Linie — jak na rysunku 38.
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Rys. 46. Osiowy profil temperatury, 7(z), w przypadku réznych wartosci [77] obliczony z
uktadu réwnan (99) - (104) dla przedzenia widkien PET z ustalona gruboscia 5 dtex z
predkosciami odbioru 2000, 4000 i 6000 m/min, przy zalozeniu 4 =500. Linie — jak na

rysunkach 361 38.
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Profile temperatury wzdluz osi przgedzenia PET, obliczone dla ustalonej grubos$ci
odbieranych widkien 5 dtex przedstawiono na rysunku 46 dla réznych wartosci [77] w
przypadku predkosci odbioru 2000, 4000 i1 6000 m/min, przy zatozeniu 4 =500. W
przypadku predkosci odbioru 6000 m/min, krystalizacja orientowana prowadzi do
wystapienia pikow na profilach temperatury przedstawionych na rysunku 46. Przewidywany
w obliczeniach lokalny wzrost temperatury polimeru, w zakresie tych pikéw, wynosi 15 - 20
stopni 1 wystepuje w bardzo waskim zakresie drogi przg¢dzenia, rzedu kilku centymetrow.
Zakresy wystepowania pikoéw krystalizacji na profilach temperatury skorelowane sa z
przewidywana intensywna krystalizacja orientowana, zilustrowana na rysunku 45 stromymi
profilami wzrostu stopnia krystalicznos$ci. Krystalizacja ta prowadzi do osiagnigcia przyjgtego
w obliczeniach maksymalnego stopnia krystalicznosci 0.35.

Wplyw masy czasteczkowej polimeru na profile temperatury przedstawione na
rysunku 46 jest jednakze niewielki. Do podobnego wniosku o niewielkim wplywie masy
czasteczkowej na profile temperatury doszli tez Lin 1 Hauenstein [90] na podstawie
obserwacji  doswiadczalnych. Nieco wigksze zréznicowanie profili temperatury
przewidywane jest w przypadku wigkszych predkosci odbioru oraz w przypadku
wystepowania krystalizacji orientowanej. Niewielkim zréznicowaniem profili temperatury w
procesach bez krystalizacji mozna ttumaczy¢ niewielkie zréznicowanie punktu zestalenia
strugi przez zeszklenie dla r6znych wartosci M,. Wynika ono z niewielkiego zroéznicowania
schtodzenia polimeru do temperatury zeszklenia 7,. W przypadku wigkszych predkosci
odbioru, zroznicowanie to jest nieco wigksze, ze stabo malejaca odlegtoscia od filiery punktu
schtodzenia do 7, ze wzrostem M,

W przypadku krystalizacji orientowanej, obliczenia przewiduja zestalenie si¢ strugi w
temperaturze kilkadziesiat stopni powyzej T, z wigkszym wpltywem masy czasteczkowej na
temperatur¢ punktu zestalenia. Z poréwnania otrzymanych profili temperatury oraz stopnia
krystaliczno$ci z profilami gradientu predkosci, przyktadowo w przypadku predkosci odbioru
6000 m/min (rysunki 41, 45, 46) wynika, ze punkt zestalenia wskutek krystalizacji pokrywa
si¢ praktycznie z potozeniem maksimum piku krystalizacji na profilach temperatury oraz z
silnym wzrostem stopnia krystaliczno$ci. Ze wzgledu na to, ze przewidywane zestalenie
wskutek krystalizacji zachodzi w temperaturze znacznie powyzej 7, punkt zestalenia
polozony jest blizej punktu wyptywu stopu z filiery, w stosunku do procesu bez krystalizacji.

Przesunigcia pikow krystalizacji widoczne na profilach temperatury na rysunku 46

(V2 =6000 m/min) dla réznych wartosci [7], wskazuje na wplyw S$redniej masy
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czasteczkowe] polimeru na kinetyke krystalizacji orientowanej, indukowanej naprezeniem
rozciagajacym, a takze na profile osiowe tego naprezenia.

Rysunki 47 - 49 przedstawiaja profile naprezenia rozciagajacego, Ap(z), w przypadku
predkosci odbioru, odpowiednio, 2000, 4000 i 6000 m/min dla réznych wartosci [77] w
zakresie 0.4 - 0.8 dl/g. Profile te obliczono dla przedzenia widkien PET o ustalonej grubosci
5 dtex, przy zatozeniu parametru krystalizacji orientowanej 4 =500. Linie pogrubione
ilustruja wyniki w przypadku procesu z krystalizacja orientowana. Potozenia punktu
zestalenia oznaczono symbolami otwartymi w przypadku procesow bez krystalizacji oraz

symbolami pelnymi w przypadku procesow z krystalizacja orientowana.
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Rys. 47. Osiowy profil napr¢zenia rozciagajacego, Ap(z), w przypadku réznych wartosci [ 7]
obliczony z uktadu rownan (99) - (104) dla przedzenia witokien PET z ustalona gruboscia
5 dtex z predkoscia odbioru 2000 m/min, przy zalozeniu 4 = 500. Linie — jak na rysunku 36.
Symbole otwarte — naprezenie w punktach zestalenia wskutek zeszklenia.
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Rys. 48. Osiowy profil naprg¢zenia rozciagajacego, Ap(z), w przypadku réznych wartosci [ 7]
obliczony z uktadu rownan (99) - (104) dla przedzenia witokien PET z ustalona gruboscia
5 dtex z predkoscia odbioru 4000 m/min, przy zalozeniu A = 500. Linie - jak na rysunku 36.

Symbole otwarte — punkty zestalenia wskutek zeszklenia.
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Rys. 49. Osiowy profil napr¢zenia rozciagajacego, Ap(z), w przypadku réznych wartosci [ 7]
obliczony z uktadu rownan (99) - (104) dla przedzenia witokien PET z ustalona gruboscia
5 dtex z predkoscia odbioru 6000 m/min, przy zatozeniu 4 = 500. Linie — jak na rysunku 38.
Symbole otwarte — punkty zestalenia wskutek zeszklenia, symbole pelne — punkty zestalenia
wskutek krystalizacji orientowane;.
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Wykresy na rysunkach 47 - 49 ilustruja wzrost naprezenia rozciagajacego, Ap(z), ze
wzrostem S$redniej lepkosciowe] masy czasteczkowej polimeru, zarowno w przypadku
procesow bez krystalizacji, jak tez z krystalizacja orientowana. Ze wzrostem szybkosSci
przedzenia przewiduje si¢ zawgzanie mozliwego do zastosowania zakresu masy
czasteczkowej polimeru w prz¢dzeniu wiokien ze wzgledu na uzaleznienie maksymalnej
predkosci odbioru od M,

Napre¢zenie rozciagajace w punkcie zestalenia si¢ strugi, obliczone w przypadku
predkosci odbioru 2000 m/min, wzrasta czterokrotnie w zakresie 2 - 8 MPa ze wzrostem
lepkos$ci istotnej] w zakresie 0.4 -0.8 dl/g. W przypadku predkosci odbioru 4000 m/min
naprezenie zestalenia ro$nie, rowniez w procesie bez krystalizacji, o okoto 60% ze wzrostem
[7] w zakresie 0.4 - 0.7 dl/g, od wartosci okoto 8 MPa do okoto 13 MPa. W przypadku
predkosci odbioru 6000 m/min nastgpuje, w wyniku krystalizacji orientowanej, bifurkacja
rozwigzania w calym zakresie przyjetych wartosci lepkosci istotnej 0.4 - 0.6 dl/g, gdzie dla
rozwiazania z krystalizacja naprg¢zenie w punkcie zestalenia wzrasta o 40%, od okoto 13 MPa
dla [7] = 0.4 dl/g do okoto18 MPa dla [7] = 0.6 dl/g. Wzgledny wptyw masy czasteczkowe;j
polimeru na napr¢zenie w punkcie zestalenia si¢ wtokna maleje ze wzrostem M,,.

Przeprowadzone obliczenia wskazuja, ze ze wzrostem M, nastgpuje znaczny wzrost
naprgzenia rozciagajacego w punkcie zestalenia strugi, ktéremu powinien towarzyszy¢ takze
wzrost orientacji molekularnej otrzymywanego widkna. Zgodno$¢ przewidywanego potozenia
punktu zestalenia polimeru wskutek krystalizacji z polozeniem temperaturowego piku
krystalizacji, zakresem silnego wzrostu stopnia krystalicznosci i redukcja do zera osiowego
gradientu predkosci wynika ze sprzezenia dynamiki procesu z ksztattowaniem si¢ struktury.
Wplyw masy czasteczkowej na profile naprgzenia, a w szczeg6lnosci na napr¢zenie w
punkcie zestalenia si¢ polimeru we wtokno, wskazuje na duze znaczenie tego czynnika w
optymalizacji proceséw przedzenia, gléwnie z punktu widzenia ksztaltowania orientacji
molekularnej. Wnioski otrzymane w niniejszej pracy metoda modelowania, Ze masa
czasteczkowa ma znaczny wpltyw na sit¢ reologiczng i naprg¢zenie rozciagajace sa zgodne z
obserwacjami do$§wiadczalnymi innych autoréow [34,69,72,90], gdzie stwierdzono znaczny

wzrost naprg¢zen w procesach przedzenia ze wzrostem masy czasteczkowej polimeru.
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5.6. Orientacja amorficzna i stopien krystalicznosci odbieranych wlokien

Naprezenie rozciagajace w punkcie zestalenia pozwala oceni¢, na podstawie rdOwnania
elastooptyki (98), czynnik orientacji amorficznej w zestalonym wioknie. Przyjmujac, ze
zestalone witokno nie ulega rozciaganiu na dalszym etapie procesu pomig¢dzy punktami
zestalenia 1 odbioru, stan orientacji amorficznej odbieranego wldékna mozna oceni¢ na
podstawie czynnika orientacji amorficznej obliczonego w punkcie zestalenia, z,,;. Wptyw
masy czasteczkowej na czynnik orientacji amorficznej okreslono na podstawie naprg¢zenia

rozciagajacego w punkcie zestalenia, wychodzac z nieliniowego réwnania (98).
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Rys. 50. Czynnik orientacji amorficznej w punkcie zestalenia, f,, w zalezno$ci od $rednie;j
masy czasteczkowej M, obliczony dla PET w przypadku statej grubosci widkien 5 dtex, przy
zatozeniu 4 = 500. Linie pogrubione - proces z krystalizacja orientowana.

Rysunek 50 przedstawia zalezno$ci czynnika orientacji amorficznej, f;, od $redniej
lepkosciowej masy czasteczkowej, M,, obliczone dla proceséw przgdzenia z rdznymi
predkosciami odbioru, w zakresie 1000 — 6000 m/min. Grubo$¢ odbieranych witokien wynosi
5 dtex, a parametr krystalizacji orientowanej 4 = 500. W zakresie warunkdéw procesu, gdzie
nie wystgpuje krystalizacja, wykresy na rysunku 50 ilustruja znaczny wzrost czynnika
orientacji f, ze wzrostem masy czasteczkowej polimeru, w szerokim zakresie M, w przypadku

procesow z malymi predkosciami odbioru. W przypadku predkosci odbioru 2000 m/min,
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wzrost M, w zakresie 20,000 - 50,000 prowadzi do blisko 4 - krotnego wzrostu czynnika f,, w
zakresie 0.04 - 0.15.

W przypadku szybkiego przedzenia z predkoscia odbioru 6000 m/min, w procesie z
krystalizacja orientowana, wzrost masy czasteczkowej M, w zakresie 20,000 - 30,000
prowadzi do wzrostu obliczanego czynnika orientacji amorficznej f, w zakresie 0.25 - 0.32.
Obliczenia te przewiduja jednakze, Zze ze wzrostem prgdkosci odbioru nastgpuje obnizenie
gbérnej granicy $redniej lepko$ciowe] masy czasteczkowej, dla ktorej mozliwy jest proces
przedzenia ze stanu stopionego.

Podobny charakter wplywu masy czasteczkowej polimeru na czynnik orientacji f,
wilokien PET przedzionych ze stopu wykazuja wyniki badan doswiadczalnych opublikowane
przez innych autoréw [18, 69, 72]. Dostgpne w literaturze wartosci doswiadczalne czynnika
orientacji amorficznej przedzionych witokien PET oparte sa na pomiarze modutu sonicznego,
ktéry zwykle prowadzi do zawyzonych wartosci czynnika f,. W literaturze brakuje jednakze
innych bardziej wiarygodnych danych dotyczacych zalezno$ci czynnika orientacji f, od
$redniej masy czasteczkowej polimeru.

Przewidywany w obliczeniach wzrost czynnika orientacji amorficznej widkien ze
wzrostem S$redniej lepkosciowej masy czasteczkowe] polimeru jest duzo silniejszy w
przypadku proceséw szybkiego przedzenia, z krystalizacja orientowana stopu zachodzaca na
osi procesu (rysunek 50, linie pogrubione). W procesach rzeczywistych, w zakresie szybkiego
przedzenia, fizycznie realizuja si¢ rozwiazania z krystalizacja przewidziane w bifurkacji,
prowadzace do termodynamicznie bardziej stabilnej struktury krystalicznej. Dlatego tez
rozwiazanie uktadu rownan przedzenia z krystalizacja orientowana przyjmowane jest w
modelowaniu jako rozwiazanie obrazujace rzeczywisty przebieg procesu, w stosunku do
rozwiazania amorficznego w bifurkacji przy tej samej predkosci odbioru [16,102,147].

Rysunek 51 ilustruje koncowy stopien krystaliczno$ci odbieranych wtokien PET, X,
w zalezno$ci od masy czasteczkowej M), obliczone w punkcie odbioru, z = L, w przypadku
r6znych predkosci odbioru. Przedstawione wykresy odpowiadaja zalezno$ciom czynnika
orientacji amorficznej podanym na rysunku 50. Rysunek 51 przedstawia zakresy masy
czasteczkowej, gdzie model przewiduje, przy okreslonych predkosciach odbioru
otrzymywanie wtokien czg$ciowo krystalicznych. Ze wzrostem szybkosci przedzenia zakres
wartosci M,,, gdzie obliczenia przewiduja wystapienie krystalizacji orientowanej przesuwa sig

w kierunku mniejszych warto$ci, od bardzo waskiego zakresu koto 57,000 w przypadku mate;j
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predkosci odbioru 1000 m/min do znacznie szerszego zakresu 16,000 - 32,000 w przypadku
szybkiego przedzenia z predkoscia 6000 m/min.
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Rys. 51. Stopien krystalicznosci odbieranych wildkien, X;, w zaleznosci od $redniej
lepkosciowej masy czasteczkowej, M, obliczony dla PET z uktadu rownan prz¢dzenia (99) -
(104) dla kilku predkosci odbioru, Vi, w przypadku statej grubosci wiokien 5 dtex, przy
zatozeniu 4 = 500. Oznaczenia krzywych - jak na rysunku 50.

Dyskutowane wyniki otrzymano przy zatozeniu wspodtczynnika krystalizacji
orientowanej 4 = 500. Przyjgta warto$¢ tego parametru ma charakter szacunkowy [113], a w
literaturze wciaz brakuje doktadniejszych danych doswiadczalnych dotyczacych jego
wartosci. Mimo to jednakze, przyjmujac taka szacunkowa wartos¢ 4 uzyskano informacje o
charakterze 1 znaczeniu efektéw masy czasteczkowej polimeru w procesach prze¢dzenia ze
stopionego polimeru. Wnioski te sa zgodne z obserwacjami do§wiadczalnymi innych autorow
[59,70,71], gdzie stwierdzono znaczny wplyw masy czasteczkowej na orientacj¢ amorficzna i
krystalizacjg polimeru.

Masa czasteczkowa polimeru odgrywa wazna role jako parametr wplywajacy na
sprzezenia pomigdzy dynamika procesu, glownie sila reologiczna 1 naprezeniem
rozciagajacym, a ksztaltowaniem si¢ struktury charakteryzowanej czynnikiem orientacji

amorficznej oraz stopniem krystalicznosci. Sprz¢zenia te wystgpuja na poziomie ukladu
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rozniczkowych réwnan procesu, z silnie nieliniowymi zalezno$ciami w kinetyce krystalizacji
orientowanej 1 lepkosci krystalizujacego polimeru, czego konsekwencja jest bifurkacja
prowadzaca, przy ustalonej predkosci odbioru, do rozwiazan z krystalizacja 1 bez
krystalizacji.

Sprzgzenia pomigdzy ksztattujaca si¢ struktura a dynamika procesu przedzenia
powoduja, ze masa czasteczkowa staje si¢ znaczacym parametrem procesu. Znaczenie masy
czasteczkowe] w procesie ilustrowane jest osiowymi profilami poszczegdlnych wielkosci,
ilustrujacymi wzajemne sprzg¢zenia uzaleznione od warto$ci lepko$ci istotnej polimeru.
Przeprowadzone obliczenia pozwolily, na przyktadzie przgdzenia widkien ze stopionego PET,
uzyska¢ w sposob systematyczny znaczace informacje o wplywie masy czasteczkowej
polimeru na dynamikg procesu oraz na cechy struktury istotne z punktu widzenia wtasciwosci

uzytkowych otrzymywanych wiokien.

6. Podsumowanie i wnioski

Obliczenia modelowe przeprowadzone w tej pracy na przyktadzie prz¢dzenia widkien
PET wykazaly, ze §rednia lepkosciowa masa czasteczkowa polimeru jest parametrem uktadu
robwnan prz¢dzenia znaczaco wplywajacym na rozwigzania opisujace zaréwno dynamike
procesu jak tez ksztattowanie si¢ struktury wldkien, tj. orientacj¢ molekularng i stopien
krystalicznosci, oraz na sprz¢zenia migdzy dynamika i1 charakterystykami struktury. W
wyniku przeprowadzonych obliczeh modelowych przewidziano znaczny wpltyw masy
czasteczkowej na zakresy szybkosci przedzenia wtokien amorficznych, krystalicznych oraz na
zakres szybkos$ci niedostgpnych dla procesu, a takze na osiowe profile predkosci,

temperatury, napr¢zenia rozciagajacego i stopnia krystalicznosci.

a) Wplyw masy czasteczkowej na zakresy szybkosci przedzenia.

Obliczenia modelowe przeprowadzone w przypadku procesow ze statym wydatkiem
masy oraz ze stala grubo$cia odbieranych wlokien wykazuja znaczacy wptyw S$redniej
lepkosciowej masy czasteczkowej M, na minimalng szybko$¢ przedzenia, powyzej ktorej
wystepuje krystalizacja orientowana polimeru. Masa czasteczkowa M, wplywa znaczaco
takze na maksymalna szybko$¢ przedzenia, powyzej ktorej stacjonarny proces prz¢dzenia nie
jest juz mozliwy, co objawia si¢ zrywaniem przedzionej strugi PET podawanym przez innych

autoréw [18,21,94]. Minimalna predko$¢ odbioru, przy ktorej obliczenia modelowe
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przewiduja otrzymywanie widkien czg$ciowo krystalicznych w jednoetapowym procesie
przedzenia, bez dodatkowego etapu rozciagania 1 wygrzewania, obniza si¢ ze wzrostem masy
czasteczkowej polimeru w obu typach proceséw, ze stalym wydatkiem masy i1 ze stala
grubo$cia odbieranych wiokien. Podobnie obniza si¢ tez gorna granica szybkos$ci przgdzenia
wyznaczona przez maksymalng predko$¢ odbioru (rysunki 33, 34). Taki charakter wptywu
masy czasteczkowej na wymienione zakresy szybko$ci przgdzenia jest zgodny z danymi
do$wiadczalnymi innych autoréw [18] przedstawionymi na rysunku (35).

Przewidywana w wyniku przeprowadzonych obliczen modelowych maksymalna
predkos¢ odbioru uzalezniona jest takze od grubosci odbieranego wiokna. Obliczenia
przewiduja, przy ustalonej grubosci odbieranych wtokien, znaczne obnizenie maksymalne;j
szybko$ci przgdzenia ze wzrostem masy czasteczkowej M,, az do zaniku mozliwosci
przedzenia dla pewnej odpowiednio duzej wartoSci masy czasteczkowej M,. Wartos¢ tej
gornej granicznej masy czasteczkowej, dla ktérej zanika mozliwo$¢ przedzenia, wzrasta z
gruboscia wiokien. Wyniki obliczen wskazuja, ze w przypadku polimeru o duzej masie
czasteczkowej M, mozliwe jest przgdzenie widkien grubszych, z mniejszymi predkosciami
odbioru (rysunek 31). Z kolei, otrzymywania widkien stosunkowo cienkich przewidywane
jest jedynie w przypadku polimeru o dostatecznie matej masie czasteczkowej (rysunek 32).

Ze wzrostem masy czasteczkowej znacznie wzrasta sita poczatkowa oraz poczatkowy
gradient predkosci polimeru w punkcie wyplywu z filiery (rysunki 26 - 28), niezaleznie od
tego czy jest to proces ze statym wydatkiem masy, czy tez ze stala gruboscia odbieranych
wiokien .

Wigksza warto§¢ wspotczynnika krystalizacji orientowanej A prowadzi do
przesunigcia zakreséw szybkos$ci przedzenia witokien czeSciowo krystalicznych w kierunku
mniejszych predkosci odbioru, ze wzgledu na wigksza intensywno$¢ krystalizacji

orientowanej przy okreslonym napr¢zeniu rozciagajacym.

b) Wplyw masy czasteczkowej na profile osiowe predkosci, temperatury, sity i naprezenia

rozciagajacego oraz stopnia krystalicznosci.

Ze wzrostem masy czasteczkowej M, polimeru nastgpuje przesunigcie 0Siowego
profilu predkosci w kierunku punktu wyptywu stopu z filiery, tj. w kierunku wyzszej
temperatury strugi na osi przedzenia. Przesunigcie to jest wigksze w przypadku szybszych
procesOw przedzenia. Obliczenia przewiduja takze, Ze przesunigciu temu towarzyszy wzrost

osiowego gradientu predkosci, szczegélnie silny w przypadku procesu z krystalizacja.
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Krystalizacja orientowana 1 towarzyszaca jej bifurkacja rozwiazania uktadu roéwnan
przedzenia wystepuje w zakresie wigkszych wartosci lepkosci istotnej polimeru. Ze wzrostem
szybko$ci przedzenia zakres lepkosci istotnej, w ktorym przewidywana jest krystalizacja
przedzionego stopu i towarzyszaca jej bifurkacja rozwiazania, przesuwa si¢ w kierunku
mniejszych wartosci Sredniej lepkosciowej masy czasteczkowe;.

Wplyw masy czasteczkowej polimeru na profile temperatury jest niewielki, z nieco
wigkszym zroznicowaniem w przypadku wigkszych predkosci odbioru oraz wystgpowania
krystalizacji orientowanej. Przewidywane przesunigcia pikéw krystalizacji na profilach
temperatury w zaleznosci od lepkosci istotnej polimeru wskazuja na wyrazny wptyw masy
czasteczkowej M), na kinetyke krystalizacji orientowanej oraz na profile osiowe naprgzenia
rozciagajacego. Wyznaczone w obliczeniach osiowe profile naprezenia wykazuja znaczacy
wzrost ze wzrostem masy czasteczkowej, zarbwno w procesach bez krystalizacji, jak tez z

krystalizacja orientowana.

c) Wplyw masy czasteczkowej na stopien orientacji amorficznej, stopien krystaliczno$ci i

polozenia punktu zestalenia.

Gléwnym czynnikiem strukturalnym odpowiedzialnym za witasciwo$ci mechaniczne
wilokien jest stopien orientacji amorficznej, niezaleznie od sposobu uksztaltowania jej we
wloknie. W wielu wypadkach wysoka masa czasteczkowa promuje wysoka orientacje
molekularng [24].

Przeprowadzone w tej pracy obliczenia przewiduja znaczny wzrost czynnika orientacji
amorficznej odbieranych wiokien ze wzrostem masy czasteczkowej M,. Wzrost ten jest
silniejszy w przypadku procesdw z krystalizacja orientowana, tj. w procesach szybkiego
przedzenia. Podobny charakter zalezno$ci od $redniej masy czasteczkowej wykazuja badania
doswiadczalne przeprowadzone przez innych autoréw [18,69,72] na przyktadzie przedzenia
wiokien PET ze stopionego polimeru.

W wyniku przeprowadzonych obliczen modelowych stwierdzono, ze $Srednia masa
czasteczkowa M, polimeru znaczaco wplywa na mozliwo$¢ otrzymania wiokien czgsciowo
krystalicznych przy zadanej szybkosci przedzenia. Ze wzrostem predkosci odbioru zakres
masy czasteczkowej, w ktorym przewiduje si¢ otrzymywanie wildkien krystalicznych
przesuwa si¢ od waskiego zakresu stosunkowo duzych warto$ci w przypadku matych
szybkosci przedzenia do matych i $rednich warto§ci masy czasteczkowej w przypadku

procesow szybkiego przedzenia, powyzej 4000 m/min.
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Stata orientacja fazy krystalicznej wzdluz osi przedzenia, od punktu zestalenia do
punktu odbioru stwierdzona przez innych autorow [106] sugeruje, ze orientacja krysztalow
ksztattuje si¢ w stosunkowo waskim zakresie szybkiej krystalizacji orientowanej w okolicach
punktu zestalenia. Obliczenia modelowe przewiduja niewielki wpltyw $redniej masy
czasteczkowej M), na potozenie punktu zestalenia w przypadku procesoéw bez krystalizacji,
poprzez zeszklenie w temperaturze ponizej punktu 7, gdzie ze wzrostem M, nastgpuje
niewielkie przesunigcie punktu zestalenia w kierunku wyptywu stopu z filiery. W procesach
szybkiego przedzenia, z krystalizacja orientowana, przewiduje si¢ oddalanie punktu zestalenia
od filiery ze wzrostem M,, z tym jednakze, ze wskutek krystalizacji nast¢puje znaczne
przesunigcie tego punktu w kierunku do filiery w poréwnaniu z procesami bez krystalizacji.

Wyniki obliczen numerycznych wykazuja jako$ciowa zgodno$¢ z obserwacjami
do$wiadczalnymi innych autoréw wskazujacymi, ze masa czasteczkowa i uzaleznione od niej
wlasciwosci reologiczne polimeru wywieraja znaczacy wplyw na dynamik¢ procesu
przedzenia witokien ze stopionego polimeru, ich strukturg, wtasciwosci 1 podatno$¢ na dalsze
przetwarzanie. Szczeg6lnie znaczacy efekt masy czasteczkowej przewiduje sig¢ w przypadku
okreslenia granicy szybkiego przedzenia. Wzrost lepkosci istotnej polimeru, bez zmiany
szybkos$ci przedzenia, prowadzi do procesoOw z intensywna krystalizacja orientowana na osi

przedzenia.
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