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摘要

摘要

高分子材料的结构与性能关系是高分子物理学科研究中的重要课题。高分子

特有的长链结构奠定了结晶在高分子凝聚态的重要地位，也使得结晶性高分子成

为高分子材料应用中最大的门类。结晶性高分子材料特有的多尺度和多相态的特

征，也为其微观结构与宏观力学性能的关系研究变得复杂和有趣。本文从原位研

究方法着手，结合原位样品装置和显微红外谱学成像技术，系统研究并对比了结

晶性高分子材料聚丙烯(iPP)和聚丁烯(PB)球晶样品在形变过程中的空间结

构演化，并着重关注了两种薄膜材料在拉伸过程中的结构演变与力学行为的相关

性。在单一高分子球晶力学性能研究的基础上，我们进一步研究了iPP／PB共混

体系中的晶体形态，加深了解不同相变耦合与竞争对晶体形态调控的物理机制。

拉伸诱导PB单个球晶的晶型转变研究表明，菱形球晶和球晶样品力学行为

上表现出相同的三个阶段：第一阶段(应变￡<0．2)，此阶段晶型I晶体的生成

速率非常缓慢；第二阶段(0．2<￡<1．2)，晶型II到晶型I的转变过程明显被加

速；第三阶段(￡>0．8)，晶型II完全转变成晶型I。以上三个阶段分别对应分子

链不同的形变方式。实验结果还表明大球晶相对较高的模量易形成应力集中，并

导致大球晶内部转变速率要快于周围小晶粒，这种差异在菱形球晶中体现的更加

明显，归因于其更加规整的片晶排列方式。

iPP单个球晶形变行为研究表明，大球晶相对较高的模量抵抗细颈扩展过程，

直到硬化阶段，大球晶的形变才明显发生。塑性形变过程，晶体与无定形的取向

演化通过特征峰998和973 cm一在线跟踪。基于相关性研究方法同时表现了形变

过程中晶体与无定形取向的空间相关性。相关性研究结果表明大球晶内无定形取

向高于晶体，而球晶；'I-N表现相反，来源于不同区域晶体稳定性和缠结密度的共

同作用。并且晶体和无定形取向分布保持正相关性，当应力作用时，晶体的取向

变化要快于无定形。

iPP／PB共混体系晶体形态研究表明，热历史对iPP晶体形态的影响来自于对

浓度分布的调控。相同结晶温度，iPP晶体生长速率随着热处理次数的增加而降

低，在相行为上表现出不可逆性。通过两组份各自的红外特征峰，我们对球晶生

长前端PB浓度进行了标定，并采用了1219和998 cm。1相对强度表示结晶过程

中PB和iPP的浓度分布。实验结果表明，不同热历史条件下的相态分布都不均

匀。高温起始消除热历史，PB富集区域依然相对集中，iPP球晶在相应区域出现

分叉。然而各个方向上的生长速率却几乎保持一致，对应的球晶生长前端的PB

浓度则呈现出较大的波动。随着热处理次数增加，生长前端出现新的树枝状晶体，

球晶尺寸达到100 gm后就几乎不再变化，在生长速率上表现为非线性生长行为。

球晶生长前端PB浓度的波动幅度明显减小，浓度整体上也有所下降。原先富集
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摘要

较为集中的PB组分逐渐与iPP形成更加均匀的相态分布。

关键词：结构与性能等规聚丙烯聚丁烯显微红外原位样品装置相容性结晶／

结晶共混高分子晶体形态相分离结晶
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Abstract

The relationship between structure and properties of polymer materials is an

1mportant issue in polymer physics research．Unique long chain of crystalline polymer

structure laid an important position in condensed matter,and makes it becoming the

largest category of polymer application．Polymer with multiscale and multiphase

cnaracteristics has become complex and interesting study of the relationship between

mlcrostructure and properties mechanical properties．In this paper,we combined in

situ sample devices and Fourier Transform Infrared Sepectroscopic imaging(FTIRI)
to study the spatial evolution of structure in crystalline polymer materials of

polypropylene(iPP)and Polybutene(PB)during the deformation process．Meanwhile．
we foucs on the correlation between structure evolution and mechanical behavior．On

the basis of the structure and properties of a single polymer system,we tum to studv

the umque crystal morphologies in iPP／PB blends．We have a better understandillg on

the phase transformation coupled with the competition for the physical mechanism of

crystal morphology regulation．

Crystal。crystal transition of Polybutene一1(PB．1)from forms II to I inside and

outside a large hedrite or spherulite during deformation is investigated with in situ

FTIRI technique and miniature tensile tester．Three stages have been observed for

both of samples．In the first stage，form I crystal formed slowly under the efiect of

deformation．When entering the second stage II，the crystal-crystal transition was

accelerated significantly．In the third stage，form II translates into fbnn I almost

completely．It was also found that the transition rate inside large hedrite and spherulite
is slightly faster than the surrounding initially,especially for the hedrite．However．the

difference inside and outside becomes negligible when e>0．8．We proposed that the

difference in crystal-crystal transformation between spherulite and hedrite is attributed

to the different alignment of lamellar stacks in two samples．The resuIts den]Ionstrate

the effect of different morphologies on the crystal-crystal transition during

deformation．

In thlS study,microstructural change of isotactic Polypropylene(iPP)inside and

outside a large spherulite during tensile deformation is monitored with in situ Fourier

Transform Infrared Sepectroscopic Imaging(FTIRI)with polarized radiation

technique．Two different mechanical processes are identified when stretchin2 at room

temperature·Polymer chains are first oriented accompanying with fibril formation

outside the spherulite·whereas spherulite remains unchanged basically in necking

¨T

万方数据



propagation region．When entering the strain hardening region，spherulite starts to

def0咖under external stress until destruction，．resulting in the significant decrease of

crystallinity．The polymer chains inside the spherulite are also oriented along the

tensile direction,．Furthermore，the evolution processes of crystalline and amorphous

丘ac：tions are also monitored with their characteristic bands at 998 and 973 cm-1，

respectively．Analysis demonstrates the positive correlation between the orientation

evolutions in crystalline and amorphous phases．During the plastic deformation．，

crystalline orientation is higher than amorphous orientation outside the sphemlite,，

while that is opposite inside the spherulite．When necking appears，the higher degree

of crystalline orientation comparing with amorphous is attributed to the fast relaxation

of amorphous phase than crystalline phase．The difference in the orientation direction

of crystalline and amorphous phases was ascribed to the crosshatched structure of 0【

crystal．

Thq：study of crystal morphologies in iPP／PB blends shows that the influence of

thermal history on the crystal morphologies is attributed to the regulation of the

concentration distribution．At the same crystallization temperature，the growth rate of

iPP spherulite is decreasing with the number of heating treatments，in which the phase

behavior presents the irreversibility．Through the characteristic infrared peaks of each

composite．we determine the PB concentration at the growth front of iPP spherulite．

Meanwhile。the relative intensities of 1 2 1 9 and 998 cm以were calibrated the

COncentration distribution of PB and iPP during crystallization．The experimental

results show that the phase morphologies were inhomogeneous after different thermal

history．Starting from high melting temperature，PB-．rich phase remains relatively

concentrated，and bifurcation was found in the corresponding region．However,the

growth rate in all directions almost keeps constant，and the corresponding

cone：entration of PB at the growth front of iPP presents large fluctuation．As the

increasing of the number of heating treatment，the dendrite appears at the growth front

of the spherulite．There is no change with the spherulite growing until reach to 1 00

“m，accompanying with the growth rate was deviated from the linear growth behavior．

The concentration fluctuation of PB at growth front was decreasing，which promote

the compatible between the two components．

Key Words：structure and properties．．，isotactic polypropylene，polybutene．-l，FTIR

imaging，in situ sample device，miscible crystalline／crystalline polymer blends，

spherulite morphology,phase separation,，crystallization
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第一章绪论

第一章绪论

1．1高分子结构与性能研究

高分子材料的优异性能改变了人类的生活，由于拥有易成型加工、比强度高

等特点，高分子材料在很多领域逐步取代了传统金属和无机材料【1】。曾几何时，

我们的眼镜片不再是玻璃而变成树脂，镜架不再是金属而变成碳纤维。日本神户

1995年发生的地震之灾，让我们认识到用聚乙烯管传输燃气比金属管更安全，

因为前者能抵抗地震冲击而不破裂，从而避免由于燃气泄漏带来的次生灾难(例

如火灾)。如今，现代家庭生活中很难再找到金属管道，燃气、水和暖气都是通

过高分子管(如PPR)输送到我们每一个家庭，让我们在舒适的环境下享受外面

世界带来的资源。正是由于其具有的高比强度，在现代的交通工具中(如汽车、

火车和飞机)都大量使用高分子材料替代金属材料，波音公司最新超大型客机

787使用的制作材料中就用50％为高分子。而一辆普通的汽车上，高分子部件多

达数百件，包括保险杆、通风空调、电器、仪表盘、方向盘、座椅、车内装饰、

橡胶轮胎等等。高分子材料己使金庸小说里刀枪不入的软盔甲成为现实，而谁又

能想象高分子材料具有可与金属媲美的导热性，更让人无法相信的是这些“绝世

武功"只不过是最简单、最普通的高分子一聚乙烯【21。

高分子材料的结构与性能之间有着非常紧密的联系。相同高分子，却可以拥

有不同的结构和性能。以通用高分子材料聚乙烯为例，它可以加工成弹性泡沫、

硬质塑料和高强纤维三种不同类型的材料。而产生这些差别的真正原因是晶体结

构的差异。结晶性高分子材料拉伸后期在力学行为上会表现出应变硬化现象，对

于这种现象的产生原因，科学家们有着不同的解释。高分子晶体结构的稳定性和

无定形网络的缠结密度共同决定应变硬化现象产生【3】。对应变硬化起重要作用的

是片晶间起连接作用的系带分子。把含支链的聚乙烯和线形聚乙烯共混，由于支

链的引入增加了系带分子的含量，导致了聚乙烯应变硬化现象的提前发生【4j】。

在实际高分子材料生产加工过程中，高分子材料的微观结构变化对于高分子制品

的最终性能，包括力学性能、光学性能、导电性能、阻隔性能、阻燃性能都有着

非常重要的影响。高分子材料的性能可以分为内在性能、加工性能和制品性能三

大类。内在性能是材料的物理属性，其特点取决于材料的物理和化学结构，如熔

点、热膨胀系数、模量等。加工性能是材料的可加工性，有些高分子具有非常好

的内在性能，但加工条件非常苛刻，大大妨碍了其工业化的进程。制品性能归属

于材料的应用范畴，包括使用性和耐久性。按照使用性分类，高分子材料可以划

分成大家熟知的塑料、橡胶、纤维等。制品性能强烈的依赖于材料的外观和尺寸。

高分子材料的结构是高分子所有性能的基础。高分子是由成千上万的重复单
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第一章绪论

元组成，相对分子质量较大，结构比一般小分子化合物复杂的多。高分子从结构

上可以分为两个层次：分子链结构和凝聚态结构。其中，分子链结构又可分为近

程结构和远程结构[6,71。近程结构主要是分子的构型，包括分子重复单元、分子

键接方式和序列、重复单元的主体构型和空间排列、支化和交联；远程结构主要

是分子的构象，包括无规线团、螺旋构象、伸直链、折叠链、相对分子量及分布。

聚集态结构是大量原子和分子以某种结合力聚集在一起，并能稳定存在的物质形

态。包括晶态结构、非晶态结构、液晶态结构、多相结构。高分子的链结构是决

定高分子基本性质的内在因素，凝聚态结构随着形成条件的改变会有很大的变化，

因此凝聚态结构是决定高分子本体性质的关键因素。高分子材料的结构研究表现

为“非”(非平衡态、非均匀性、非线性)和“多"(多尺度、多组分、多分散、

多元相互作用)两种特性【8】。高分子材料的多尺度结构在空间上有数量级的差别。

如图1．1所示，从价键长度为埃(10。10m)的单体链节到纳米尺度(10-9 10。7 m)

的链段和大分子链以及晶体中的片晶和长周期，再到微米尺度(10西m)的片晶

叠层和球晶。在时间尺度上，不同的结构层次对应着不同的运动单元和运动形式，

如键长键角的变化、分子链运动、晶型相态的转变等等。不同的运动方式又对应

有不同的松弛时间。在力学测试过程中，材料微观结构在不断发生变化，宏观表

现出的某种特性可能只是对应在时间上有所响应的微观结构。正是由于高分子结

构研究中“非”和“多”特性，时间和空间分辨在高分子材料的结构测试中体现

的更加重要。针对高分子材料的多尺度结构，我们的研究对象可以从微观的链节、

链段和单分子链运动，到介观的相态结构，再到宏观材料的结构和物理性能。不

同尺度的结构对应有不同的结构测试方法，常用的分析方法是让光波通过样品，

然后检测其散射、吸收、谱学以及成像。根据光子能量(即波长)的不同，可以

检测不同高分子的电子、原子和分子结构。凝聚态结构是影响高分子物理力学性

能的主要因素。

球晶

(0．1 Illln)

球晶扇区

(1 pm)

图1．1结晶性高分子材料的多尺度结构。

1．1．1高分子材料的力学性能

’’ ，

母V__心
链单元和构象

(O．01 rim)

~v，《r~．～>，>，》，、

士H

啪囊蒜～一oH割}．．．≥剐似

万方数据
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力学性能可以说是一切高分子材料应用的基础，从分子角度上来看，高分子

之所以具有抵抗和承载外力作用的能力，主要靠分子内的化学键合力和分子间的

范德华力和氢键。高分子材料的宏观力学性能参数主要包括杨氏模量、屈服应力、

拉伸强度以及断裂伸长率等等‘91。图1．2a是典型的结晶性高分子单轴拉伸的工程

应力应变曲线，应力(仃)和应变(s)分别表示为：

仃=三 (1．·)

s：盟：丝 (1．2)S=—_=—— (1．2)

厶 乇
。

F．拉力，彳．横截面积，，0．样品初始长度，，．样品长度。杨氏模量就是工程

应力与工程应变的比值：

E：一O- (1．3)

整个力学曲线可以分为三个阶段，分别对应不同的微观结构和宏观形变。第

一阶段是弹性形变阶段(A点之前)，此阶段高分子材料遵从胡克定律，表现为

可回复的线性变形。外力去除后，材料能够恢复拉伸前的状态。图中虚线斜率即

代表杨氏模量。高分子材料的杨氏模量通常在105～106N／m2，远小于金属材料的

杨氏模量(～1010 N／rn2)。第二阶段，材料发生屈服(B点)并伴随细颈现象的产

生(B点之后)，此时分子取向度明显增加。材料进入塑性形变阶段后，此时发

生的变形将具有不可逆性。在细颈扩展过程中，应力几乎保持不变，直至整个样

品完全变细为止(CD区域)。第三阶段为应变硬化阶段(DE区域)，应力开始

急剧增加，表明有新结构的生成，直到材料发生断裂。

单轴拉伸后的高分子材料呈现明显的力学各向异性，在取向方向上强度非常

高。而垂直拉伸方向上，则相对较低。在实际拉伸过程中，由于样品的尺寸在不

断发生变化，所以应力和应变中所包含的样品尺寸需要用瞬时尺寸。真应力(仃，)

定义为瞬时单位面积上的力。同样，以瞬时长度?I_弋替原长毛，真应变(￡，)定

义为：

s，=I讲／，=ln(，／lo) (1．4)

在塑性形变中，高分子材料的体积变化非常小，可忽略不变。于是就有：

Al=4f0 (1．5)

又因为，=lo(1+￡)，则瞬时面积A=Ao／(1+￡)，真应力即表示为：

仃，：_P：』!!；三三：仃(1+s)仃．=一=—o——_二=仃【l+S)
。

彳 A
(1．6)
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在真应力应变曲线中(图1．2b)，并没有应变软化的出现。应力在形变过程

中始终增加直到材料断裂。在真应力应变曲线测量过程中，通过与拉伸装置配套

一个CCD摄像头，记录样品在形变过程中的宽度变化，便可以获得拉伸过程中

样品厚度与截面积的数值，从而绘制出真应力应变曲线。

仃

呐
∞

￡
荡
咖
皇

‘C
o

笛
‘面
目

图

a

Strain

仃

器
兰
茨
Q

三
一

b

Strain S

图1．2 a结晶性高分子材料工程应力应变曲线；b真应力应变曲线。

由于高分子的黏弹特性，拉伸过程其实也是一种松弛过程。所以拉伸速度和

温度对高分子材料的力学行为有非常重要的影响。当材料中的链段松弛时间和应

变速率相当时，材料可以在断裂前发生屈服，表现为强迫高弹性。当应变速率非

常快时，材料屈服的产生则需要更大的外力，表现为屈服强度升高。温度对于高

分子材料的韧性作用明显，对于结晶性高分子而言，材料的韧性主要来源于无定

形部分的高弹性，而球晶结构的高分子材料的抗冲击能力要明显下降。力学性能

同时还受到材料自身的结构的影响，包括主链单元、分子链的支化和交联以及分

子量大小与分布等。

1．1．2结晶性高分子形变机理

结晶性高分子主要由晶体和无定形两部分组成，即被广泛接受的两相模型【l01。

常规条件下形成的晶体，折叠链片晶之间由无定形分开，系带分子穿过无定形区

连接各个片晶，单层片晶与无定形厚度的加和称为长周期。结晶性高分子在拉伸

过程伴随着复杂的分子凝聚态结构变化，包括分子取向、晶体破坏、晶型转变以

及重结晶等等。结晶性高分子形变机理在过去几十年中已经有了非常深入的研究

¨1。13】。1974年，剑桥大学Bowden PB和Young RJ首次对结晶性高分子的无定形

和晶体形变机理做出了系统总结。在结晶高分子弹性形变过程中，无定形由于模

量相对较小，首先发生形变。如图1．3所示，无定形分子包含三个形变模型：1)

片晶间滑移：2)片晶间分离；3)片晶层旋转。片晶间的滑移类似片晶之间的剪
4
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切运动，高分子材料形变过程产生的弹性主要来自于片晶间的滑移作用。通过X

射线衍射分析，低密度PE弹性形变过程中就伴随着片晶间滑移[14,151。片晶间分

离由平行于片晶表面的压力引起。这种形变的发生相对比较困难，同时需要侧向

体积的收缩。而无定形的高弹形态具有较高的弹性模量和较低的剪切模量，因此，

形变过程中更倾向发生剪切运动。高强纤维在拉伸过程中的无定形密度减小，可

能来源于这种片晶间分离的方式【l61。片晶层的旋转是片晶叠层与之间无定形整体

的运动，此时周围的无定形区主要承担外力作用下的变形。这种形变方式可以通

过利用小角X射线散射确定，当体系的宏观应变较明显时，片晶间的无定形厚

度的变化小于宏观形变。同非晶态高分子力学状态一样，无定形随温度的形变曲

线也可以分为玻璃态、高弹态、黏流态。在玻璃态下，分子的运动能力很低，链

段处于被冻结状态。只有侧基、支链这些较小的运动单元才可以运动，分子链不

能实现构象的转变，在外力作用下会导致共价键的破坏。随着温度的升高，分子

热运动能力增强。当足以克服主链内旋转的位垒，链段运动便开始发生。在外力

作用下，分子链从蜷曲状态变为伸展状态，并具有回复特征。温度进一步升高，

无定形在外力作用下便发生黏性流动，变形过程具有不可逆性。

UND日：ORME0

嬲蛐

。瓣．
t

图1．3结晶高分子中无定形的形变机理。a片晶间滑移；

b片晶间分离：C片晶层旋转。

结晶性高分子的晶体弹性形变实际上是晶体形状的变化过程，而晶体的有序

结构并不会受到影响。进入塑性阶段后，晶体会被破坏并重新生成取向晶体，形

变过程中纤维晶的产生和晶型转变都来源于此。高分子晶体的形变机理包括晶面

滑移、孪生形变、马氏体转变、位错。其中，晶面滑移是最主要的形变方式。如

图1．4a所示，晶面滑移体系的模型参数主要包括滑移面(hk／)$n滑移方向(劢旺)。

滑移面通常是晶体的密堆积面，与折叠面方向相同。滑移方向是晶面的移动方向，

滑移过程中，晶面倾向朝应力方向旋转(如图1．4b所示)。所以根据高分子的晶

胞结构，可以预测拉伸过程中晶面滑移的行为和规律。晶面滑移包含两种方式：

气

t勰山
谧一彩
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1)滑移方向平行于分子链(分子链滑移)；2)滑移方向垂直于分子链(横向滑

移)。这两种滑移方式都包含分子链的运动，并且滑移过程中分子链的共价键不

会发生破坏。高分子晶体形变过程中，某些晶面滑移可能优先发生，这主要来源

于晶面排列方式的差异。分子链滑移过程就包含两种不同的运动形式：第一种称

为精细滑移(fme slip)，指晶面整体上发生了大量微小的协同运动，并导致分子

链方向和晶面法线方向呈一定角度。第二种称为粗糙滑移(coarse slip)，指晶面

局部发生了相对较大的滑移，分子链方向和晶面法线方向之间的角度不变。以上

两种不同的滑移方式可通过宽角、小角X射线散射进行区分。HDPE晶体形变过

程中，精细滑移在小应变阶段占主导，高度取向后其变形主要来源于粗糙滑移，

并形成微纤结构。

a

SUP

R^蛭

ST甩：SS

b

图1．4 a滑移面和滑移方向；b晶面滑移。

在晶体形变过程中，当滑移面上的分解应力达到某一临界值时，晶体滑移才

能够发生。到目前为止，已知少数几种高分子晶体的临界分解应力都是基于完美

晶体结构测量出的。PE四方晶系，(100)[001]滑移体系的临界应力为7．2 MPa，

(100)[0101滑移体系的临界应力为12．2 MPa，(010)[001]分子链滑移体系的临界应

力为15．6 MPall7]。在iPP的0【晶体中，最容易产生滑移的体系是(010)[001】。晶

体塑性形变所需要的临界剪切应力通常由Coulomb屈服理论常来计算：

19=,9c一七屯 (1．7)

3．剪切面内的分解应力，≯。．垂直于剪切面的分解压力，9，．临界剪切应力。

孪晶是指一个晶体的两部分沿一个公共晶面即孪晶面构成镜面对称的位向

关系，这两部分就称为孪晶。当剪切方向发生在孪晶面时，孪晶中的一部分发生

了变形。而另外一部分只是发生了旋转，并未遭受变形。变形的晶体与未变形的

晶体保持镜面关系。PE晶体形变过程就包含孪晶形变方式[181：(1 10)并FI(3lo)晶面

分别绕[0011晶轴旋转670和550。马氏体相变又称为晶型转变，是一种可逆的相

6
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变过程。利用宽角X射线衍射能够检测到PE在高压条件下发生正交晶到单斜晶

的转变11 91。不同的结晶条件，马氏体相变和以上两种形变会起不同的主导作用。

还是以PE为例，溶液结晶容易产生马氏体相变。而熔体冷却结晶，则更容易发

生滑移或孪生形变。高分子晶体形变的位错理论来源于晶体中的缺陷，对于正交

晶胞而言，应力的大小与晶格参数有关[20,21】。如果(110)面为晶体的密堆积面，面

间相互作用最弱，滑移所需要的能量较小。因此产生位错所需的临界应力也较小。

片晶中的位错还有可能来自于晶体的热涨落。外界所做的功与热涨落共同提供了

产生位错所需要的能量【22|。

1．1．3高分子球晶在单轴拉伸过程中的形变

当结晶性高分子从熔体冷却或浓溶液结晶时，在无应力作用的情况下，通常

形成球晶。球晶是结晶性高分子最基本的组成单元。通过电子显微镜观察球晶生

长过程发现，球晶是由径向发射生长的长条形晶片即微纤构成。在片晶中，分子

沿垂直于晶片平面方向排列，并总是与球晶的半径方向垂直。研究球晶在拉伸过

程中的形变行为，包括结晶度和取向度的变化，对于理解结晶性高分子的塑性形

变具有十分重要的意义。在显微镜观察下，球晶随拉伸过程逐渐变成椭圆状，双

折射发生明显变化(如图1．5a所示)1231。球晶的形变过程非常复杂，按照力学

行为可以将其划分成三个阶段：1)弹性形变区，球晶形变可以恢复；2)细颈扩

展阶段，球晶逐渐转变成微纤结构；3)应变硬化阶段，微纤结构进一步取向。

小角X射线散射研究表明，在球晶塑性形变阶段中，纤维晶的片晶厚度和初始

的样品的片晶厚度并不相等，表明拉伸过程中存在晶体破坏或熔融再结晶现象

[24,25]。由于径向排列的各向异性片晶和无定形的存在，球晶形变本质上来讲是不

均匀的。Hay和Keller把球晶形变过程简单的分为均匀形变和非均匀形变两种方

式，但实际情况下球晶形变特征大部分介于两者之间126|。均匀形变情况下，球晶

各个部分几乎同时变形(又称作仿射形变)。片晶间滑移和片晶层转动是主要形

变机理，之后球晶能自发或是在加热条件下回复原状。屈服过后球晶形变开始变

得不均匀，形变主要集中在球晶边界以及垂直拉伸方向的区域。

球晶的非均匀形变与片晶取向密切相关。如图1．5b所示，按照片晶内和片

晶间的形变机理，球晶非均匀形变可分成三个区域：赤道区、斜线区、极线区。

这三个区域的划分虽然没有明确的界限，但是形变机理却不尽相同。在赤道区，

片晶几乎垂直于拉伸方向。片晶间分离和分子链滑移优先发生，而片晶取向相对

较困难。在极线区，片晶排列方式与赤道区相反。分子链的取向过程会伴随着片

晶的旋转，因此取向过程比赤道区要困难。斜线区的形变特点介于赤道区形变和

极线区形变之间。在此区域，分子链滑移和晶面滑移可能占主导。此外，温度对
7
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球晶的形变也有着常重要的影响。不同温度下，球晶的形变方式和机理都有所不

同。电子显微镜观察PE球晶的形变过程，低温时形变不均匀，形变主要发生在

球晶间区域。升高温度，球晶抵抗外力作用增强，形变也变得均匀，并可以观察

到片晶问的形变【27】。

l

图1．5 a聚丁烯晶型I球晶形变光学照片；b球晶单轴拉伸三个区域划分。

1赤道区：2斜线区：3极线区。

1．2高分子共混材料

高分子共混是将两种或两种以上的高分子原料通过溶液或熔融的方式使其

混合。在工程塑料界，高分子共混材料又称为高分子合金。而在科学研究领域，

相容性良好的共混体系才称作高分子合金。高分子共混是改善高分子材料性能的

重要手段之一。其特点包括：1)在性能上可以进行优势互补。例如，在聚苯乙

烯等脆性材料中加入少量的橡胶类物质，可大大提高材料的抗冲击性，即韧性；

2)改善高分子材料的加工性能。聚苯醚耐热性能较好，但由于其软化点温度较

高，导致加工过程较困难。通过加入与之共溶的聚丙烯材料，可将其玻璃化温度

降低到100 oC左右，从而大大降低材料的加工温度；3)对某些性能卓越，但价

格昂贵的工程塑料，可采用共混手段，在不影响使用性能的前提条件下，大大降

低生产成本。

1．2．1高分子共混体系的相容性

高分子共混体系的相容性决定了微观聚集态结构形貌以及相结构大小，是影

响共混材料最终应用性能的重要因素。通过相容性的划分，可将高分子共混体系

分为以下三类：相容性高分子共混体系[28-50】、部分相容性高分子共混体系[51-62】、

不相容性高分子共混体系163。76】。根据组分的不同凝聚态结构可将高分子共混体系

分为以下三类：非晶／非晶高分子共混体系、结晶／非晶高分子共混体系、结晶／

爹，黼辫
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结晶高分子共混体系。当然，如果结合相容性以及结晶能力又可以将高分子共混

体系划分成更多的类型。

根据热力学基础理论，两种高分子之间具有相容性的前提是：

△G册=M-／,．一TASm<0 (1．8)

【-箐L>。 ∽叻
【-讹2 L～

V。’

式(1．8)中，△q、崛，、ASm分别为体系的混合自由能、混合焓和混合熵，
妒。是高分子A在共混体系中所占的质量分数。当以上两个方程同时成立时，体

系则表现为热力学相容。混合自由能与温度之间存在非常复杂的关系。按照温度

对相容性的影响，高分子共混体系的热力学相图通常有以下几种类型：1)具有

最高临界共溶温度的相图(Upper Critical Solution Temperature，简称UCST)。当

温度高于最高临界温度时，共混体系表现为均相。低于此温度，体系则在一定组

成范围内发生相分离：2)具有最低临界共溶温度的相图(Lower Critical Solution

Temperature，简称LCST)。与UCST相图相反，当温度低于最低临界温度时，

共混体系表现为均相。反之，则发生相分离；3)同时具有最高临界共溶和最低

临界共溶温度的相图；4)具有多重临界共溶温度的相图。

在Flory．Huggins的晶格理论中n781，非晶态高分子的混合熵和混合焓分别

为：

△5M=一七(Al In九+Ⅳ0 In九) (1．10)

凹M=kTzN,XA九 (1．11)

M和虬分别为组分A和B的摩尔数，九和九分别为两组份各自的质量分

数。由于InCA和Jn九都小于零，所以混合其实是一个熵增的过程。熵增有利于自

由能的降低，并导致两组分之间的互容。Z为Flory-Huggins相互作用参数。体

系的混合自由能为：

△6'卅=kT(N—In≯+Ⅳ名In(1一≯)+Z‘Ⅳ-(1一≯)) (1．12)

当相互作用参数为负值时，两组份之间相容。反之，两组份之间则不相容。

组分之间的相互作用会导致各自发生平衡熔点下降的现象。由Hoffman．Weeks

方程1791可以外推结晶组分的平衡熔点：

乙=玎I+(1—77)乙o (1．13)

再由Flory-Huggins理论可以计算两组份的相互作用参数z：
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由于形态变化对于平衡熔点也有很重要的影响，所以很多文献基于这些特点

对以上方程进行了修正【80-82]。高分子本身由于分子量较大，熵增对相容性的贡献

其实非常小。因此，共混体系是否相容主要还是取决于两组份之间的相互作用。

相互作用越大，共混体系相容性越好【83】。相互作用包括氢键相互作用、离子对相

互作用等等[84,85]。不相容的高分子也可以通过加入增容剂的方法使体系达到相容

效果。

与相容性非晶／非晶高分子共混物相比，相容性结晶／结晶高分子共混体系的

研究报道的相对较少【861。主要是因为结晶性高分子在混合中通常伴随吸热过程，

即胡，>0。所以绝大多数结晶性高分子共混物都很难达到分子水平的混合，只
能在一定温度或组成范围内形成互容。除了以上提到的相互作用外，相似的结构

单元(相似相容)也有利于组份之间的相容。例如聚丙烯和聚丁烯共混物、高密

度聚乙烯和低密度聚乙烯共混物等等。

不相容高分子共混物并不意味着其最终制品缺乏应用性。反而，一些具有独

特相态分布的不相容高分子共混体系往往具有十分重要的研究和应用价值。例如，

少量的聚对苯酰胺(PBA)混合在聚苯乙烯(PS)中，PBA会在PS本体中形成

一个个均匀的微球(如图1．6a所示)。将聚对苯二甲酸乙二醇酯(PET)和聚乙

烯醇(PVA)等比例混合(如图1．6b所示)，共混物会形成均匀的层状结构。这

种特殊结构的复合材料被大量应用于碳酸型饮料的包装(PET可以使包装材料具

有一定的强度，而PVA则起到维持气泡的效果)。

斗cH2—cH=CH—CH2弋
polybutadiene

』心k一⋯七+ca：-。caH七 蕊⋯‰e
．。'‘’——■■——一

图1．6 a PS／PBA共混体系的相态分布；b PET／PVA共混体系的相态分布。

高分子共混体系相容性的表征手段主要包括形态观察和热力学分析。形态观

察方法基于共混体系的相态结构，最常用的检测方法是光学显微镜和和电子显微

10
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镜。显微镜观察要求两相之间的折射率存在一定的差异，在一定的对比度即衬度

下才能进行区分各组分在熔体状态下的相态分布。不同波长的激光和X射线散

射对共混体系内的密度差异变化非常敏感，从而可以检测不同尺度的相态分布。

热力学分析是针对高分子的结构(如玻璃化转变温度，T。)的特性来判断共混体

系的相容性，包括热分析法(DSC)、动态力学分析法(DMA)及流变学方法等。

通过DSC测得的共混物玻璃化转变温度反映了链段运动尺度上的松弛环境。对

于相容的高分子共混体系而言，共混物只显示单一T。。该温度介于两组份T。之

间，并且随着组分的变化而变化[87-89】。在临界互溶状态下，转变温度范围加宽‘901。

当两种高分子的T。差别较小时，利用DSC方法研究高分子之间的相容性存在一

定的局限性。其它热力学方法还可以通过测定共混体系的热力学参数，如相互作

用参数的方法来判断体系的相容性。

1．2．2高分子共混体系中的相分离与结晶

相分离的发现和研究始于冶金行业，并逐渐发展形成了完整的理论模型[91-94】。

近些年来，基于Cahn和Hilliard提出的平均场理论，有关高分子体系中的相分

离行为及分相机理也有了非常深入的研究【9孓¨51。高分子由于其长链分子特性，

具有粘度高、松弛时间长等特点，相分离其实也是一个非平衡态过程。如图1．7a

所示，在二元体系的热力学相图中，包括了单相区和两相区，它们之间的边界称

作共存线(binodal curve)。不同温度下混合自由能对体积分数的理论曲线中，共

存线通过自由能对体积分数的一阶导数为零时即极值的连线所得。两相区又可以

分为亚稳区和不稳区，它们之间的边界称作旋节线(spinodal curve)。旋节线是

自由能对体积的二阶导数为零时即所有拐点的连线。共存线与旋节线的交点称为

临界点(critical point)，对应极值与拐点的重合，即三阶导数为零。分相过程对

共混物的形态结构和物理性能有很大的影响。在亚稳区，相分离不能自发进行，

通过局部热涨落或密度变化才能促进形成，过程中需要克服成核位垒，称为成核

与生长(Nucleation and Growth)型相分离。因成核不分先后，形成的相结构大

小不均一，在形态上表现为海岛状。不稳区的相分离过程可以自发进行，通过反

向扩散形成双连续或网络状的聚集态结构。这种分相过程称为旋节线相分离

(Spinodal Decomposition)，形成的相结构比较均一。
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图1．7 a PCL／PS共混体系热力学相图。m代表PCL的组成比，Tm代表熔融线。箭头A、

B、C、D分别代表不同的温度条件。b PCL／PS在50 oC等温结晶的光学显微镜照片。

在含有结晶性高分子的共混体系中，在一定的温度条件下，相分离与结晶

会同时发生。这种介于非平衡态之间的耦合竞争过程使得共混体系的形态结构的

研究变得更加复杂和有趣。以结晶／非晶高分子共混体系为例，图1．7a是质量比

为7／3的聚己内酯(PCL)和聚苯乙烯(PS)共混体系的热力学相图。A点和B

点分别处在不稳区和亚稳区，当熔体从单相区降温到这两个区域，结晶和相分离

过程同时发生。此时共混体系的晶体形态会强烈的依赖于结晶温度的变化。C点

处于单相区并靠近共存线，由结晶引起的浓度波动可能会激发成核与生长相分离

的发生。D点处于不稳区并靠近熔点之上，因此，由旋节线相分离引起的浓度变

化又有可能诱导结晶的产生。图1．7b是PCL从熔体降温至50 oC后约6000 min

时的球晶光学显微镜照片。PCL在结晶过程中，非晶组分PS逐渐被生长中的PCL

球晶所排斥并形成局部富集。这张图片直观的表现了结晶诱导相分离的过程，出

现在PCL球晶生长前端的小液滴就是PS的富集相。

结晶性高分子组分在其共混体系中的结晶过程中，无定形组分的分子运动

能力决定了其分子的聚集态。当两组份相互作用较弱时，无定形组分比较容易聚

集在片晶叠层及片晶间区域【116】。在强的相互作用条件下，处于无定形状态的高

分子组分即使具有较高分子量、较高玻璃化温度和较低含量，也会被排斥进更大

的球晶之间区域。当共混体系中组份A和B都是可结晶性高分子时，如果组分

A的结晶温度处于组分B的熔点之上。那么在一定温度范围内，该体系也可以

认为是一个结晶／非晶高分子共混物。在单一高分子熔体结晶过程中，球晶的生

长前端因为有足够的本体供给，所以球晶的生长速率都表现为线形。在结晶性高

分子共混体系中，无定形组分如果被限制在片晶之间这个尺度范围内。那么实际

上无定形组分的扩散对结晶组分的生长速率几乎没有什么影响。然而，当无定形
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组分的扩散速率较快时，此时无定形倾向于聚集在球晶与球晶之间的区域。并且

随着球晶尺寸的增加，该区域中无定形组分进一步富集。当无定形的浓度达到一

临界后，球晶的生长过程受到限制，在晶体生长速率上表现为偏离线性。

在很多高分子共混体系中都能观察到结晶组分的非线性生长过程【11 7，1181。例

如聚对苯二甲酸丁二醇酯(PBT)和聚己内酯(PCL)的共混体系，两组份都是

可结晶性的。但是前者的结晶温度要高于后者的熔点。图1．8a是质量比为8／2的

PB聊CL(PCL分子量为10000)共混体系在相同过冷条件下的球晶生长速率统
计。该共混体系中在整个实验温度范围内球晶生长速率都表现为线性增长。相反，

在PCL分子量为1250的共混体系中(图1．8b)，球晶生长速率一开始表现为线

性。随后生长速率逐渐偏离，生长速率明显降低，而此时处于生长过程中的PBT

球晶之间并未发生接触。PCLl250由于分子量较小，并且两组份之间有氢键相互

作用。所以在熔体条件下，PBT与PCLl250互容。而PCLl0000由于分子量太

大，PBT与PCL分别以两相的形式存在于熔体当中。在相同过冷度和质量比的

条件下，含PCL分子量较小的共混体系，其PBT起始生长速率相对更快。然而

PCL分子量为10000的共混体系，其PCL分子扩散速度又相对较慢。于是PBT

的晶体生长与PCL的熔体扩散之间形成了竞争关系，并形成了不同的无定形聚

集态。

a b

0 M ∞ ¨ 0 10 20 ∞

11m·fmhI Tlcrm(mini

图1．8 PBT／PCL共混体系在不同结晶温度下PBT球晶生长速率。

a PCL分子量为10000；b PCL分子量为1250。

根据WLF方程，结晶温度对扩散速率(％)的影响可以表示为⋯91：

⋯oexp[笔严] ∽均

而结晶速率(皖)可用表示为：

^E暑§一l

拍
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⋯协xp[赛匆+器H鲁h w×⋯舶，
以是结晶组分的体积比，k， ， ，是常数。C是前因子，C，只，只分c f C

别是成核，混合熵以及玻璃化温度对结晶速率的影响。如图1．9所示，结晶速率

在玻璃化温度与熔点之间存在一个极大值。当趋近两临界温度时，结晶速率为零。

根据结晶温度范围，可以将结晶速率与扩散速率的相互关系分成三个区域。当结

晶温度比较低时(％<啤)，非晶组分被限制在晶体的片晶间(区域I)。此时球

晶的内部结构相对比较松散，通过小角x射线散射和光学显微镜可进行检测。

随着结晶温度的升高，结晶速率与扩散速率相当(‰≈叱，区域II)。非晶组分

被部分的排斥到球晶生长前端，此时球晶表面的浓度起伏明显。当结晶温度较高

时(u。>u，)，非晶组分的扩散速率增加并远离球晶生长表面，此时非晶组分集

中在球晶之间的区域(区域III)。

图1．9结晶温度对晶体生长速率和无定形扩散速率的影响。

1．2．3高分子共混体系中的晶体形态

在高分子共混体系中，两组份的熔点差异对结晶组分的晶体形态有着十分重

要的影响。以聚醚砜(PES)和聚氧化乙烯(PEO)共混体系为例，两组份之间

的熔点差值约40 oC[1201。在组成比分别为8／2、6／4、4／6的共混样品中，50 oC等

温结晶只能观察到高熔点组分PES的结晶过程。当体系中PEO含量达到80％，

同样结晶温度条件，PES和PEO球晶能够同时出现。如图1．10a所示，小而疏松

的是PES球晶，大而紧密的是PEO球晶。两组分球晶接触后，PEO球晶在PES

球晶的内部继续生长，并最终形成互穿形态的混合球晶(penetrated spherulites)。

这种独特的球晶形态来源于两种晶体的片晶密度的差异，形态疏松的PES球晶
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为PEO在其内部的生长提供了所需的空间。

图1．10 PES／PEO共混体系50 oC形成的互穿球晶形态。a 221 s；b 245 S。

受限结晶形态通常出现在两组份熔点相差较大的共混体系中，从熔体两步结

晶，高熔点组分首先结晶并充满整个空间，低熔点组分继而在前者的球晶内成核

生长。当低熔点组分的成核能力较差并且含量较高时，才有可能观察到其晶体的

生长过程。图1．1l是光学显微镜下观察到的质量比为3／7的聚偏氟乙烯(PVDF)

和聚丁二酸丁二醇酯(PBS)共混体系的受限结晶形态¨21J。高熔点组分PVDF

首先在155 oC等温结晶并充满整个采集空间(图1．12a)，此温度下PBS以熔体

的形式存在于PVDF的片晶叠层之间。在低温80 oC，PVDF球晶中局部折射率

开始出现明显的变化，对应PBS晶体的生长。如图12c和12d中箭头所指，受

限结晶PBS的形态呈椭圆形，其沿着PVDF球晶的径向方向进行生长。

图1．11 PVDF／PBS共混体系两步结晶过程。a 155。C PVDF结晶；b-d 80。C PBS结晶。

除了熔点差异之外，组成比和结晶温度也是影响共混体系晶体形态的重要因

素。在亚微米薄膜聚醚砜(PESu)和聚乙烯基酚(PVPh)共混体系中，通过调
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节组成比和结晶温度，光学显微镜下可以观察到9种不同形态的PESu晶体【123J。

图1．12是9种球晶形态的示意图，分别包括常规球晶、皱边型球晶、分叉型球

晶、皱边分叉型球晶、花朵树枝型球晶、菱形树枝型球晶、分叉树枝型球晶、海

藻型球晶、海星型球晶。这些不同形态的球晶在外观和双折射上都表现出明显的

差异。其中分叉型球晶主要由侧立生长(edge-on)的片晶组成，而皱边和树枝

型球晶主要由平躺生长(fiat．on)的片晶组成。皱边分叉型球晶则同时包括了两

种生长方式的片晶。在结晶温度相对较高以及无定形组分含量较少时，结晶组分

的分子运动能力增强，晶核容易在薄膜和基底的界面上形成，并诱发片晶平躺生

长。两种片晶共存的晶体形态最初生长过程可能以侧立生长的片晶为母体，并逐

渐向周围以平躺的片晶生长方式张开。当片晶平躺生长速率快于侧立生长速率时，

便有可能形成复合形态的球晶。组成比和结晶温度对于晶体形态的影响还是来源

于无定形分子的聚集态，同样取决于高分子链的扩散速率与晶体生长速率之间的

竞争作用。

④嚣裟嬲
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图1．12 PESu／PVPh共混体系在不同组成比及结晶温度下产成的晶体形态。

1．3红外光谱在高分子材料研究中的应用

1．3．1红外光谱技术

红外光谱是一种分子吸收光谱，通过光激发分子内原子核之间的振动和转动

能级的跃迁，产生红外吸收。红外光谱的波长位置反映了分子结构的特点，可以

用来鉴定待测样品的化学成分。而吸收峰的峰强则与分子组成相关，可用于结构

的定性及定量分析。红外光波长范围大约在0．7～1000 um。如图1．13所示，根据

波数的大小，通常可以将红外光分为三个波段：远红外波段(400～10 cm。1)、中

红外波段(4000～400 cm‘1)和近红外波段(10000～4000 cm_)。其中，中红外波

段主要集中了分子中原子振动的基频谱带，即基态到第一激发态的能级跃迁。

◆暴父
_圈
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第一章绪论

4000--1300 cm。1波段，分子基团和振动频率的对应关系比较明确，适用于高分子

材料的官能团检测。在1300 cm‘1波段以下为指纹区，该区谱带特征比较复杂，

通常用于高分子材料构象有序检测。结晶高分子在指纹区的谱带主要包括以下四

类[]24,125】：1)构象谱带：构象谱带与高分子链的分子构象相关，构象的转变通过

分子热运动带动C．C单键的内旋转完成，高分子液态、液晶态和晶态具有不同

的构象吸收峰；2)立构规整谱带：立构规整谱带由高分子链中不同的构型引起。

构型之间的转变只能通过化学键断裂的方式来实现。顺式和反式聚1，4丁二烯的

吸收峰位置分别在738和967cm～；3)构象规整谱带：构象规整谱带与分子链的

螺旋序列长度有关，来源于高分子链相邻基团间的振动耦合。平面锯齿和螺旋结

构是高分子最常见的构象规整性结构。例如iPP的998 cm。1吸收峰对应lO个螺

旋单体单元的协同运动；4)结晶谱带：结晶谱带来源于高分子链排列的长程有

序。例如PE正交晶系，晶胞内含有两条分子链。由于分子链的相互作用，使CH2

基团面内摇摆振动分裂成731和739 cm‘1两个吸收峰。以上提到的构象谱带和立

构规整谱带与构象或构型的结构单元振动相关，而构象规整谱带和结晶谱带取决

于分子链内或链间的协同振动。

Lamber-Beer定律是红外吸收光谱定量分析的基础：

彳=-g争=abc ∽，7，

A为吸收度：厶和，分别表示红外入射光和出射光的强度：a为样品吸收系

数；b为样品的厚度(单位为cm)，c为样品浓度。同一样品在不同浓度下具有

相同的吸收系数。

喜卜频量V
面1—I————一能量一

卜_———一．．———卜|卜——————，J}一一—叫
二_f]13r喃 驰0r呵， 莉|=|r且i．S U 1 5 p lm 5m

迢 一涟t久——～一·一长
图1．13光波谱区及能量跃迁示意图。

1．3．2红外二向色性
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第一章绪论

高分子的取向实际上是分子链和链段的择优排列过程，导致光学上形成各向

异性效果，并产生双折射现象。高分子对光的折射率会在与取向平行和垂直的两

个方向上出现明显差异。经红外光源发出的圆偏振光经过红外偏振片后，会形成

一束红外线偏光。当该线偏光通过高分子薄膜时，如果样品中某个基团振动的偶

极矩变化方向(即跃迁矩方向，膨如图1．14所示)与线偏光的电矢量方向平行，

则该基团振动吸收强度最强。相反，如果基团振动的跃迁矩方向与线偏光的电矢

量方向垂直，则该基团振动不产生吸收。这种现象即称为红外二向色性。

draw di'zIction

．，一一一。

弋、v．～～～

琴嘲＼
‘A_

．．

U

，V

／ I |L

图1．14红外光偏振方向与分子链及其跃迁矩矢量关系图【191。

将上述的红外平行线偏光和垂直线偏光吸收强度分别记作么。和4，两强度

之比对应该吸收谱带的二向色性比R：

A

R=．／／ (1．18)
4

尺值在零(平行方向无吸收)到无穷大(垂直方向无吸收)之间。红#V-向

色性可用于测定高分子在拉伸作用下的取向度。根据取向高分子样品结晶和无定

形吸收峰的二向色性，便可确定晶体和无定形在形变过程中的取向变化。对于单

轴取向的高分子样品，如果所有的分子都沿着拉伸方向取向，N-．向色性之比为：

彳 ．

R 2茅22cm2y (¨9)

沙为偶极矩与分子链轴间的夹角。当y为54。时，R=1。即二向色性不存在。

实际情况中体系中并不是100％的分子都朝拉伸方向发生取向，因而需要借助一

个取向函数厂来表示分子链的取向程度。其定义为：当体系中有／分数的分子朝
18
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第一章绪论

拉伸方向取向，剩下的1一f分数朝任意方向取向，此时的二向色性比为：

fcos．-" 2沙i+三f1一厂、肛再而3 x J／

u2∞

取向度可表达成：

1一：盟×圣：!堡二!监望 (1．21)=——×———气——一=二———二~-=—_二 (1．21)
。

R+2 3cos2y一1(R+2)(R-1)
、 7

R为吸收峰的二向色性比；R为吸收峰完全取向时的二向色性比。假设实际

情况中分子链与和拉伸方向成0角，取向度厂可表示为：

厂=—(3co了s20一-1) (1．22)

当偶极矩与分子链轴夹角v=O。时，／可表达为：

尼一1

／“2雨 (1·23)

当跃迁矩与链轴夹角v=90。时，厂可表达为：

R一1

兀2一雨 (1·24)

图1．16是利用红外二向色性方法研究了iPP薄膜在拉伸过程中晶体与无定

形取向度随应变的变化过程[126,1271。从图1．15a中可以清晰的看出晶体与无定形

取向度的线性增加开始于样品细颈的产生。并且在整个形变过程中，不同的iPP

薄膜的晶体取向度与无定形取向度均表现出线性的相关性(图1．15b)。

～冀1．o}一雕1 01：0}；||sl，．夕j啦f／∥㈣D-≯：}么黛j斗∥ 曩f--D。L㈨{。I。2 ：：f／si孔5 强86 j

1．3．3显微红外技术
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红外谱学成像是一种显微分析测试技术(即显微红外技术)，其成像系统主

要包括红外光谱仪与红外显微镜。如图1．16a所示，红外显微镜的成像系统主要

包括目镜、物镜、载物台、红外探测器以及反射光圈等光学器件。其中聚焦面阵

探测器(Focal Plane Array，FPA)由四千多个独立的探测单元组成，排列组成一

个矩阵面。通过光学显微镜选择待测样品上具体的空间位置，便可以方便的将

FPA红外探测器的探测单元与检测微区相对应。通过软件的线形扫描和光学成像

技术，便可将各个像素点之间的化学成分差异显示出来[128,129】。主要的仪器参数

包括：光圈尺寸、扫描次数、分辨率。光圈尺寸主要根据采集区域的大小确定。

光圈尺寸越大，采集区域越大。由于衍射效应，传统光源使用条件下的光圈尺寸

通常大于红外光波长。谱带叠加采用加和方式，因此扫描次数越高，性噪比越好，

但同时会降低时间分辨率，不适合跟踪快速动力学过程。分辨率的大小决定了光

谱图中可以分辨的两吸收峰之间的波数间距。同步辐射光源相比于传统光源，具

有更高的空间分辨率，甚至可以达到红外光的衍射极限。根据红外光的波长范围，

中红外的空间分辨在3～8 gm，而远红外的空间分辨可以达到亚微米量级1130J。

a

控测

光

分束器

黔一图1．16 a红外显微镜光路示意图：b显微红外整体实物图。

图1．17b是显微红外的整体实物图，在实验过程中，通过样品中不同红外吸

收峰的强度分布，便可以比较对应的分子结构的空间信息。因此，显微红外技术

特别适合研究不均匀的高分子体系。近些年来，显微红外在温度或应力场下的高

分子凝聚态结构的演化过程，包括共混高分子体系中的相态分布、结晶性高分子

的分子构象有序都有了非常广泛的研究和应用[1 31‘160】。以晶型分布研究为例，c【

晶是iPP最常见的晶型，在温度梯度场、拉伸剪切、成核剂等条件下易形成13晶。

这两种晶型对应的分子链构象都是3l螺旋，在红外光谱中的吸收分别为1168和

1330 cm～。图1．17a是iPP球晶的偏光显微镜照片，图中仅能发现晶体的双折射

存在一定的差异。图1．17b是两种晶型红外吸收峰的强度比值成像图，可以明显

，n

$

浚

默

懿

嫱豪一蕲
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第一章绪论

的辨别d晶和B晶在球晶内外的分布情况。如箭头所指。从球晶中心到采集边缘

提取一系列红外光谱，其中841 cm。强度随方位角呈周期性变化(图1．17c)。由

于841 cm。1代表的甲级官能团的偶极矩平行于分子链方向，可以看出GL晶分子链

的取向方向几乎垂直于B晶[161】。这种现象来源于13．晶中特有的子母晶结构。同

样利用显微红外对PLA球晶进行分析，可以发现其晶体(872 cmJ)和无定形(956

cm。)吸收峰强度分布在球晶内外存在差异，球晶内晶体吸收峰强度要明显高于

周围。而无定形吸收峰强度则表现相反。从定量的光谱吸收数据来看，球晶内晶

体吸收峰强度几乎是球晶外的一倍。

0 30 60蛐l 20 50I 80 2j O 1402 70 300 3 30 3C0

0世{{，r’)

图1．17 a iPP球晶偏光显微镜照片：b 1330和1168 cm。1强度比值：c 840 cm。1强度随方位角

的变化。

1．4原位样品装置及样品体系

原位样品装置是开展原位实验，在线跟踪不同环境条件下高分子结构变化的

基础。商用的原位样品装置有Linkam THM600型控温热台，温度精度为士0．1 oC，

采用氮气和水冷的方式，最大升降温速率为30 oC／min。该样品台最初为光学显

微镜设计，目前已广泛用于X射线检测，仅需将石英窗口改为适合X射线穿透

的窗口。Linkam CSS450型剪切热台，温度范围从室温到450 oC，其它温控参

数类似与Linkam THM600热台。Linkam CSS450型剪切热台具有连续剪切、脉

冲剪切、振荡剪切三种不同的剪切方式。该装置已经广泛用于国外同步辐射装置

上与x射线散射联用，同时也需要重新设计窗口的结构1162】。Linkam TST350型

控温拉伸装置可以在．200～350 oC温度范围内进行拉伸实验，拉力范围20 N。虽

然商品化仪器有一些独到的优势，但缺乏具体的实验针对性。自行研制开发的原

，1
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位样品装置也可以拥有很好的可操作性。并且可以充分发挥检测仪器的优势，拓

展原位研究的领域和范围。如控温热台【1631、熔体拉伸装置【164’1711、控温拉力装置

[172-178]、椎板剪切装置【179。1801、横幅宽单轴拉伸装置[181]等等。

根据原位实验的需要，我们实验室自主研制了两款配合显微红外实验使用的

样品装置。图1．18a是控温热台，采用加热棒加热，铜块传热的方式。整体高度

为8 IlllTI，外框使用铝材质，上下表面用绝热材料进行密封。2根直径3 ITIITI、功

率25 W的加热棒由导热胶粘接在铜块当中，并由四根螺栓悬空固定在铝框中心。

热电偶(PT．100)安放在铜块的表面。使用EuroThem温控装置调控升降温过程。

加热温度范围25～300 oC，控温精度4-0．1 oC。样品放置在2 mm厚的硒化锌(ZnSe)

窗口上。由于铜块与窗口的热导率不同，存在一定的温差。原位实验中所用的温

度均是校准温度。在原位实验过程中，整个样品室是气密的，并且开有氮气的进

出孔。

图1．1 8b是微型拉伸装置，使用瑞士进口的Maxon REl6型电机进行驱动，

直径为16 mm，额定电压为48 V。配置了减速比为4592：1的行星齿轮箱，配置

型号为EPOS24的驱动器。拉伸过程由电机通过齿轮带动双向螺杆转动，双向螺

杆的螺距为1 mlTl，当螺杆转动一圈时，样品即被拉伸2 mlTl。两根滑臂(上端固

定在双向螺杆上，下端固定在直线导轨上)在直线导轨上向相反方向匀速运动。

夹样方式选用两个M2的螺钉的来拧紧夹头，夹头之间放入橡胶垫以防在夹头端

发生样品断裂。拉力通过力传感器采集(量程为20 N，电源电压为24 V)和数

据采集卡(美国NI公司6008型)进行读取。装置整体的尺寸分别为长160 ITln3、

宽120 nqlTl、高20 I／IlTI。拉伸速率范围在0．05～15 gm／s。微型拉伸装置采用电脑

一体化控制，控制程序采用Labview软件编写。该程序配有匀速控制模式，速度

范围即为装置的拉伸速率范围。编写程序时调用了电机自带的高级位置模式，可

采集到电机速度、位移、电流、程序运行时间以及拉力。拉力值即电压值，此程

序中1V电压对应4 N的拉力。

a

图1．18原位样品装置。a控温热台：b微型拉伸装置。
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本实验所用到的样品体系主要是通用聚烯烃高分子聚丙烯(iPP)和聚丁烯

(PB)。这两种材料的物理特性如表l所列。iPP主要有三种晶型，分别是0L晶、

p晶和1，晶。cc晶属于单斜晶系，晶胞参数为a=0．665 nm，b=2．096 nm，c=0．65 nnl，

胪990，每个晶胞含有4条分子链。Q晶是iPP最稳定的晶型并具有特殊的子母晶

结构。熔点较高，通常在熔体或溶液结晶形成。D晶属于六方晶系，晶胞参数为

a=b=1．908 nm，c=0．649 nm，每个晶胞含有9条分子链。其熔点相对较低，倾向

于在温度梯度场、剪切应力或成核剂的条件下生成。13晶在形变过程中，可以发

生向伍晶的转变【182，1831。丫晶属于三斜晶系，晶胞参数为a=0．638 nl／l，b=0．638 11111，

c=0．633 nm，每个晶胞只含有1条分子链。Y晶只有在高压条件下才能形成。除

了这三种晶型外，还存在一种介于晶体与无定形之间的亚稳相(近晶相)。这种

特殊的相态通常由iPP熔体淬冷或拉伸0【晶诱导产生，并且两种形成方式的机理

各不相同。在升温过程中亚稳相又可以转变成0【晶。以上四种晶型都具有相同的

31分子螺旋构象，分子链方向的重复周期都在0．65 nm左右。

PB也是一种多晶型高分子，主要有四种类型：晶型II、晶型I、晶型I’、晶

型III【184J90】。晶型II属于四方晶系，晶胞参数为a=b=1．46 nm，c=2．12 nm，分子

构象为1l 3螺旋结构。从熔体结晶可以直接得到晶型II，在室温条件下，晶型II

会自发的向晶型I发生转变。晶型I属于六方晶系，是PB中最稳定的晶型，熔

点范围120～135 oC，晶胞参数为a=b=1．77 nm，c=0．65 nm，分子构象为31螺旋结

构。晶型I’属于非孪生六方晶系，分子链构象与晶型I相同，通常在溶液或熔融

液压下结晶获得。晶型III属于正交晶系，晶胞参数a=1．25 nrn，b=0．89 nm，c=0．76

nnl，分子构象为4l螺旋结构。晶型III通常形成于稀溶液中，室温下可稳定存在。

PB的晶型转变现象非常普遍【l91‘194】，除了上面提到的晶型II向晶型I转变外，

在缓慢升温过程中，晶型III会部分转变成晶型I’。室温拉伸，晶型I’转变成非

取向的晶型II，晶型III在高温下形变会转变成取向的晶型II，低温拉伸时则形

成晶型I，。

表1．1聚丙烯和聚丁烯的物理特性。

样品 晶型 晶系 螺旋构象 熔点 生成条件

a 单斜 31 160～175 oC 熔体或溶液结晶

聚丙烯 p 六方 31 140～150 oC 温度梯度，成核剂

(iPP) 1， 三斜 31 135～150 oC 高压

mesophase 近晶 3l 熔体淬冷

II 四方 11 3 110～120 oC 熔体结晶

聚丁烯 I ／、力 3l 120～135 oC 室温下II转变

(PB) I’ 六方 31 90～100oC 溶液结晶

III 正交 4l 90～100 oC 稀溶液结晶
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1．5本论文的研究目的和研究内容

高分子材料的结构与性能关系是高分子物理学科研究中的重要课题，材料微

观的分子结构决定了宏观的物理性能。高分子材料的内在结构也不单单来自于材

料固有的化学组成和物理属性，在真实的成型)3n-r_过程中，外场条件如温度、应

力都在不断地改变分子的运动状态，从而影响材料最终的使用性能。对于通用聚

烯烃高分子而言，绝大多数都是可结晶性的，其多尺度、多相态结构为材料的结

构与性能研究增加了复杂性与挑战性。本文研究目的从研究方法着手，结合原位

样品装置和红外谱学成像技术，在线研究通用结晶性高分子jPP和PB球晶样品

形变过程中的空间结构演化，借助微区分析手段，总结出结晶性高分子材料介观

形变、晶型转变与力学性能关系的规律以及物理原理。在高分子共混体系中，如

果结晶与相分离的相变温度接近，那么两个相变将同时发生。其最终形态结构取

决于两个相变动力学的相对强弱。认识不同相变耦合与竞争的物理机制是实现形

态结构和性能调控的基本前提。基于沪P和PB纯料体系中的相变特征，我们将

结构与性能研究拓展到iPP／PB共混体系当中，通过探索这些通用高分子的复杂

相变过程，为进～步创造和优化功能性复合材料提供理论及实验依据。

本论文的研究内容主要包含以下三个部分：

1)不同形态的PB球晶在拉伸过程中的晶型转变。结晶高分子晶型转变是

高分子十大相变之一，通常发生在不均匀的介质当中。PB从熔体冷却不同温度

结晶，会形成两种不同形态的晶型II晶体。室温条件下，晶型II会自发转变成

热力学更稳定的晶型I。已有研究表明，拉伸可以大大加速晶型II到晶型I的转

变，有利于提高材料的强度和韧性。在这部分工作中，我们关注两种形态的晶型

II球晶在相同基体环境下的形变过程，借助显微红外微区分析手段，着重比较了

晶型转变在空间上可能出现的差异以及形态对转变过程的影响。通过原位力学测

试，我们进一步关联晶型转变过程中的力学行为。

2)iPP单个球晶形变过程中晶体与无定形的取向相关性。高分子薄膜在拉

伸过程中由厚变薄，必然伴随着细颈的产生。在细颈扩展过程中，细颈区的晶体

和无定形取向度急剧增加，并且呈现不均匀的分布特征。细颈区的结构分布决定

了细颈的稳定性与扩展速率，从而决定了薄膜在加工过程中的稳定性。在这部分

工作中，我们针对iPP单个球晶的力学响应，采用空间数据处理技术，着重研究

分析形变过程中晶体与无定形取向相关性以及取向度与结晶度的演化。重点突出

不同应变阶段下晶体与无定形各自对力学行为的贡献。

3)iPP／PB共混体系中独特的晶体形态。共混高分子材料的性能很大程度上取

决于两组份之间的相容性。对于含结晶高分子的共混体系而言，晶体形态与性能

之间有着十分紧密的联系。iPP／PB是典型的相容性结晶高分子共混体系，在这
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部分工作中，我们首先采用溶液共混法制备了五种不同配比的共混样品。在不同

的热处理方式下，利用光学显微镜比较晶体形态与生长动力学差异。并进一步结

合显微红外的化学组成分析，确定相变过程中各组分的浓度分布对晶体形态产生

的影响，加深理解了iPP／PB共混体系的相容性特征。
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第二章显微红外原位研究聚丁烯单个球晶的晶型转变

2．1前言

在不同的工艺条件下，相同的高分子原料可以加工形成具有不同晶体结构的

高分子制品，并有效地改善材料最终的力学、热力学及光学性lB匕-t卜31。例如，等

规聚丙烯(iPP)在不同温度场或应力场条件下会形成三种不同的晶型：它们分

别是0【晶(单斜相)、B晶(三方相)和1，晶(正交相)，以及介于晶体和无定形

之间的亚稳相即中间相【4】。当加热至40 oC以上时，由熔体淬冷得到的亚稳相可

以转变成热力学更稳定的0L晶体【5。71。另一个很好的例子是等规聚丁烯(PB)样

品，在不同的温度条件下它能够形成四种晶型⋯3】：它们分别是晶型I(3l螺旋

构象，对称，六方相)，晶型I’(3l螺旋构象，非对称，六方相)，晶型II(113

螺旋构象，四方相)；晶型III(4l螺旋构象，正交相)。当PB从熔体冷却结晶

时，从动力学上会优先生成晶型II。晶型Ⅱ由于热力学不稳定，所以在室温条

件下会自发地转变成热力学更稳定的晶型I(如图2．1所示)。已有实验表明，PB

从晶型II到晶型I的转变实际上是一个成核控制过程。晶核倾向于在片晶缺陷

处及晶体表面形成【141。此外，X射线和电子衍射测试结果表明，晶型II和晶型I

具有相同的(110)晶面【151。这意味着从晶型II到晶型I转变过程中，螺旋取代所

需要的能量变化非常微小。

晶型转变在有些结晶性高分子材料中是可以自发进行的，但转变速率十分缓

慢。例如，在室温条件下，PB晶型II完全转变成晶型I需要几周的时间。然而

在高压、添加剂、应力以及共聚单体等条件作用下，晶型转变速率会被大大的加

速。在这些外界因素当中，形变是最重要也是最有效的方法之一11 6|。拉伸诱导

PB晶型转变研究在过去几十年中已经受到了广泛的关注[15,17-21】。在静态条件下，

由热应力诱导形成的晶型I晶核通常形成于不规则的片晶当中【l 7|。当样品被施

加外力作用后，晶型II与晶型I之间的自由能差值增加(AG=AG+ ，， 是oAG AGo

静态条件下的热驱动力；AG，是来自于外场作用的驱动力)。应力增加了晶型II

的自由能并同时降低了晶型I的成核能垒，从而导致了晶型加速转变的进行。

Weynant等人提出PB薄膜在室温下的应力应变曲线存在三个阶段【】引。第一个阶

段是弹性区，晶型转变还未发生；第二个阶段，晶型II到晶型I的转变开始进

行。晶型转变完全后，再继续拉伸形变就会导致样品发白。光学显微镜原位观察

PB晶型II形变过程的实验结果表明，形变过程中PB球晶的赤道方向首先出现

黑色的环带，并逐渐扩展至整个球晶。第三个阶段，晶型转变完全。晶型I开始

成为承担应力的载体，直到样品最终发生断裂。相对于以上Weynant等人提出的

观点，Yang等人提出了在形变过程中存在两步应变硬化【19|。Gohil等人的研究表
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明，当低于PB的玻璃化转变温度(．10 oC)时，晶型转变过程会受到抑制117】。

然而在有应力存在的条件下，哪怕只有20％的形变，即使在．150 oC，也能观察到

晶型转变的发生。他们认为在这种情况下，原有的片晶在拉伸过程中形成一些独

立存在的纤维，并作为晶型I成核的场所。最近，我们课题组利用同步辐射宽角

X射线衍射技术研究了不同温度下PB晶型II到晶型I的转变过程。工程应力

应变曲线包括线形形变、应力平台以及应变硬化三个力学阶段。它们分别对应晶

型I的孵化、成核及凝胶过程。有意思的是，在室温条件下，晶型转变是通过晶

面滑移直接实现。而在高温条件下，晶型转变却经历了一个间接的熔融再结晶过

程【21】。

需要强调的是，在以往的拉伸诱导PB晶型转变的研究中，大家通常认为转

变过程是均匀发生的。然而，实际情况下可能并非如此。根据光学显微镜的原位

观察结果，Weynant推测晶型转变优先发生在PB球晶的赤道方向118】。这需要微

米精度的观测手段就可以实现。显微红外技术由于具有独特的空间分辨优势，其

最近在高分子材料的结构和性能研究当中受到了广泛的关注【231。在这部分工作当

中，我们结合红外谱学成像技术和微型拉伸装置，原位研究了不同形态的PB球

晶在拉伸作用下的晶型转变过程。在特定的温度下，首先形成具有一定尺寸的

PB球晶，随后经过一个自然降温过程。通过晶型II和晶型I对应的红外吸收峰

【241，我们研究对比了不同晶体形态的样品在二维空间上的晶型转变过程。实验结

果表明在球晶和菱形球晶的中心都存在应力集中现象，并且中心区域的转变速率

要快于球晶周围区域。而这个现象在菱形球晶的转变过程中体现的更加明显。

Spontaneous

transition

---—-—---——一

图2．1 PB晶型转变过程中的晶型和构象变化示意图。

2．2样品制备与实验方法

PB．0110由Basell公司提供，晶型I和晶型II的熔点分别约110 oC和125 oC。

质均和重均分子量分别为104和323 Kg／mol。利用平板硫化机将PB原料热压成

厚度约100 pm的薄膜。薄膜样品在控温热台中首先经过160。C消除热历史10
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min，再分别降至90 oC和100。C等温结晶，分别形成图2．2a和2．2d中的球晶和

菱形球晶。当球晶直径长到约100“m后，再自然降至室温。如图2．2c和2．2f所

示，球晶和菱形球晶分别被小球晶包围。样品随后被裁成矩形条状(宽3 mm，

长6 mm)等待拉伸实验。

_|I 6j；《r嘹匿鞲，。摹
≯。一|i}誉。≯≮1攀陪’’囊昭、：．{
|『i

—
l k之‘≯’叠

图2．2 a．C球晶和d．f菱形球晶光学及偏光显微镜照片。a、b和d、e的晶体形态分别在

90。C和100 oC温度条件下形成。c和f是冷却室温后的状态。

本实验用到的拉伸装置如图2．3所示。样品被夹在两个夹头之间，通过电机

带动齿轮实现双向丝杆的反向运动从而进行拉伸作用(详细过程见综述1．4)。拉

力数据通过连接在夹头和滑臂之间的力传感器读取。在本实验中，样品起始长度

约3 mm(装好样品先慢速拉伸，等有力学响应时测得的初始长度)，拉伸速率为

O．3 ptm／s。选择较低拉伸速率的原因是充分满足显微红外采集的时间分辨，并可

以认为这是一个准静态的过程‘221。拉伸实验都在室温条件下进行。红外数据通过

OPUS 5．5软件进行分析，红外吸收峰的积分成像通过峰高进行拟合。PB晶型II

和晶型I对应的红外特征吸收峰905和923 cm。的归一化强度由以下公式获得：

，：兰t二!垄坐
IIllaX--I。。 (2．1)

其中，是某一应变下的吸收强度，k。和ki。分别是最大和最小吸收强度。
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图2．3微型拉伸装置示意图：1．电机；2．齿轮；3．力传感器；4．夹头；5一样品。

2．3实验结果

我们首先分析了拉伸过程中菱形球晶内外的晶型转变过程。图2．4a是100 oC

等温结晶的菱形球晶形变过程中的工程应力应变曲线以及不同应变条件下的球

晶光学显微镜照片。如图所示，屈服点(应变s=0．2)可以将整个工程应力应变

曲线分成两个区域。第一个区域(s<0．2)，应力随应变几乎呈线形增长，从光

学照片可以看出，菱形球晶的轮廓几乎保持不变。我们定义这个区域为球晶的弹

性形变区域。第二个区域(s>O．2)，应力随应变的增加开始变得减缓。由于配

合显微红外使用的光学显微镜不带有偏振片，因此这里没有给出菱形球晶的偏光

照片。与前人的实验结果相似[18】，当s=0．9时，菱形球晶中心沿垂直于应力的方

向出现黑色环带，随后扩展至整个球晶。

PB各个红外吸收峰的归属已有明确的文献报道。923 cm。是由CH2与CH3

基团的弯曲振动耦合而成【25】。905和923 cm。吸收峰强度与晶型II和晶型I含量

变化非常敏感，因此适合原位跟踪晶型转变过程[24-28】。为了更好的表现晶型转变

动力学过程，我们提取了一系列不同形变下的菱形球晶中心处的红外光谱。如图

2．4b所示，在拉伸之前，样品主要是晶型II占主导。红外光谱中也能发现极少

量的晶型I，可能是样品拉伸之前已有少量的晶型I出现。随着应变的增加，923

cmJ吸收峰的强度缓慢增加，同时伴随着905 cm。1强度的逐渐减弱。拉伸过程中，

晶型II和晶型I吸收峰的归一化强度如图2．4c所示。为了方便比较，我们将工

程应力应变曲线也放在了同一张图内。很可以清晰的看到，晶型转变过程可以分

为三个阶段(图中用红色的虚线区分)。第一阶段在屈服应变之前(￡<O．2)，样

品中的晶型II含量占主导。随着应变增加，晶型II含量逐渐降低，晶型I含量

逐渐增加。第二阶段(0．2<s<1．2)，923 cm4的强度开始显著增加，表明晶型

转变的开始被加速。巧合的是，这也正好对应力学曲线的第二个线形区域(s>

0．2)。第三个阶段(s>1．2)，923 cm。吸收峰强度变化进入平台区，表明晶型转

变己完全。
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圈

图2．4 a 100 oC等温结晶样品的工程应力应变曲线及不同应变条件下菱形球晶的光学显

微镜照片。标度尺为50岫。拉伸方向为水平方向。b不同应变条件下菱形球晶中心的一系
列红外光谱图。C拉伸过程中的晶型Ⅱ和晶型I归一化强度及应力应变曲线。

图2．5b是应变为0．6时，菱形球晶样品三个不同区域(如图2．5a所示)的

红外光谱图。红外光谱强度是相对强度，与样品的厚度有关。以晶型II吸收峰

905 cm’1为参考，点3区域的923 cm。强度要高于点1。在本工作中，我们定义

晶型II到晶型I的转化率为：

厂一 ，9孙一lc，=_—警}
1923cm—I十o 905册一l (2．2)

其中，1905锄。1和1923∞。1分别代表晶型II和晶型I对应的红外吸收峰的强度。

图2．5c是应变为0．6时的转化率三维分布图像。可以清晰地看到，菱形球晶内部

的晶型I含量要明显高于球晶周围，这表明晶型转变在空间上并不均匀。

一文。．；；鍪旷一鬻¨一一旧立=卜一㈠0瞳
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图2．5a应变为0．6时的菱形球晶光学显微镜照片。拉伸方向为水平方向。标度尺为50

岫。b图5a中标记的点1、2、3分别对应的红外光谱图。c应变0．6时晶型转化率的三维
分布。

图2．6是菱形球晶在不同应变条件下的晶型转化率的三维图像分布。为了方

便比较，图像色差均采用统一色比度。拉伸之前，图像分布均匀。晶型转化率几

乎为零。当应变增加到0．1时，转化率分布图像上出现了清晰的色差，表明此应

变下菱形球晶内部的晶型转变要快于球晶的外部。随着拉伸的进行，菱形球晶内

外的晶型I含量都在持续增加，从三维图像分布上仍然能看出晶型转化率的空间

差异。当应变达到0．9后，晶型转化率的空间差异消失，表明晶型I的含量分布

变的均匀。

◆◆
鬻

聪
+!o．6

薛

图2．6菱形球晶不同应变条件下的晶型转化率的三维分布图像。拉伸方向如图中标记。

与上述拉伸条件一致，90 oC等温结晶的球晶形变过程中的工程应力应变曲

线以及不同应变条件下的球晶光学显微镜照片如图2．7a所示。与菱形球晶的力

学行为相似。球晶拉伸的工程应力应变曲线同样可以划分为两个区域(屈服点同

样也为0．2)。球晶中心也出现了黑色环带，并逐渐扩展至整个球晶区域。不同形
45
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变条件下球晶中心处的红外光谱如图2．7b所示。应变为0．1时，可以发现晶型I

对应的923 cm以吸收峰的出现，表明晶型II在拉伸作用下己发生晶型转变。从图

2．7c两种晶型特征吸收峰的归一化强度看出，晶型转变的加速过程同样出现在屈

服点之后。晶型转变同样划分为三个阶段。应变为0．6时，球晶样品不同位置的

红外光谱如图2．8a所示。很明显，球晶内部的晶型I的923 cm‘1吸收峰的强度依

然高于球晶外部。以上实验结果都表明不同形态的晶型II晶体在转变过程中都

存在空间分布的差异性。

(
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图2．7 a 90 oC等温结晶样品的工程应力应变曲线及不同应变条件下球晶的光学显微镜

照片。标度尺为50岫。拉伸方向为水平方向。b对应应变条件下球晶内的一系列红外光谱。
C晶型II和晶型I吸收峰的归一化强度及工程应力应变曲线。
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图2．8 a应变为0．6时球晶的光学显微镜照片。拉伸方向为水平方向。标度尺为50岬。
b与图2．8 a中标记的点1、2、3对应的红外光谱图。c应变为0．6时转化率的三维分布。

为了更好的比较晶体形态对晶型转变的影响，拉伸过程中球晶和菱形球晶内

外区域的转变动力学过程如图2．9所示。图中黑色实心曲线代表球晶内的晶型I

含量，黑色空心曲线代表球晶外的晶型I含量。我们分别用了临近的五个采集点

做平均。对于菱形球晶样品，在小应变阶段球晶内部的转变速率要快于球晶周围。

然而，当应变超过0．8时，两个区域的转变速率差异变得微小。不同于菱形球晶，

形变初期球晶内外区域的转变几乎同时进行，在屈服点之后能看出球晶内部的转

化率略高于球晶周围。为了更直观的比较两种晶体形态的晶型转变差异，我们通

过两个区域的转变速率之比(CI_in／。。。)做了进一步对比(图中蓝色曲线所示)。

可以清楚地看到，两个球晶样品都是先达到一个最大值(当应变约为O．3时)。

随后，C“11／哪逐渐减弱并在应变为0．8时达到平台。

O．0 0．2 0．4 0．6 0．8'．0 1．2 1．4 1．6

Strain

O．O 02 0．4 0．6 0．8 1．0 1．2 1．4 1．6

Strain

图2．9菱形球晶a与球晶b的内部和外部的晶型转变动力学过程(内部，黑色实心三

角：外部，黑色空心方块)以及球晶和菱形球晶拉伸过程中内部和外部的转化率的比值(蓝

色实心圆圈)。
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2．4讨论

④鲐@@蚴鳓嘲蝴

撩爹一爹
图2．10球晶a和菱形球晶b在拉伸过程中的晶型II到晶型I转变示意图。

通过以上的实验结果，我们可以发现在拉伸过程中不同的晶体形态具有相同

的晶型转变过程。无论是菱形球晶还是球晶，或是晶体内部和外部，在工程应力

应变曲线中都可以分为相同的三个阶段。图2．10是不同晶体形态的样品从晶型

II到晶型I的转变示意图。屈服点之前是第一阶段(两种样品都具有相同的屈服

点)。在此阶段中，晶型II占主导，晶型I在此阶段的生成速率还十分缓慢。球

晶内部的晶型I的生成速率略大于外部。内外转变速率的差异随着应变的增加而

增加，在屈服点处(应变为0．2)达到最大。相对于周围小晶粒而言，大的球晶

具有较高的结晶度和模量，在样品形变过程可以承担更多的应力。因此应力集中

是产生内外区域晶型转变速率差异的主要原因。值得一提的是，晶型II的905 cmJ

吸收峰强度在第一阶段下降的非常明显。在此阶段下，晶型I的923 cm。1吸收峰

却几乎没有什么改变。这表明晶型II中部分分子经历了链尺度的倾斜和滑移，

而并不是立即转变成晶型I。晶型II到晶型I的转变过程包含了链构象的改变，

从晶型11到晶型I转变过程，每个化学链单元需要螺旋链从0．187伸长至0．217

nmll8】。根据结晶高分子的形变机理[29，301，可以预测分子链方向上的拉伸可以有

效促进晶型转变的进行。

从屈服点到应变1．2，属于第二个阶段。此时晶型II的分子链不能再承受拉

力作用，片晶粗糙滑移开始发生，并提供更多的晶型I成核的场所。因此，晶型

转变加速变得明显。同时，球晶外的小晶粒逐渐承担更多的应力作用，从而使得

球晶内外的晶型转变速率的差异变得越来越小。当应变为0．8时，这种差异变得

微乎其微，晶型转变过程变得均匀。进一步拉伸，应变进入了第三个阶段。在这
48
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个阶段中，晶型II到晶型I的转变基本上己完全，此时样品中的晶型I占主导。

从显微镜中能看到黑色的环带占据了整个球晶或菱形球晶区域，表明分子链取向

完全平行于拉伸方向。

然而，球晶和菱形球晶的晶型转变过程也存在一定的差异。对于菱形球晶样

品，其内部的晶型转变速率要早于外部。而对于球晶样品，内外转变几乎同时发

生。这可能来源于两种形态晶体不同的分子链排列方式。球晶是由各向同性取向

的片晶组成。在发生小应变时，赤道方向上容易发生片晶间分离。而极限区方向

上则需要更多的应力去诱导片晶内滑移的发生(如图2．10所示)。据文献报道，

菱形球晶中的分子链是垂直于基体分布[31-33】。当施加应力作用时，片晶内滑移在

小应变时就可能发生。因此，可以想象菱形球晶的晶型转变比球晶更加容易。

值得一提的是，除了拉力和形态，我们组前期的实验表明温度对于晶型转变

过程的影响也十分显著【2¨。在低温时，应力可以放大局部热应力并且创造更多的

晶型I成核场所，导致从晶型II到晶型I的快速直接转变。室温下，40 min时的

晶型转化率就可达到80％。另一方面，高温时会导致热应力的快速松弛，从而抵

消了形变对于晶型转变的加速效应。高温转变时通过间接的熔融再结晶的方式，

降低了晶型转变速率，40 min后的转变速率还不到20％。

2．5结论

本部分内容用显微红外技术原位研究了拉伸过程中不同晶体形态PB(菱形

球晶和球晶)从晶型II到晶型I的转变过程。实验结果表明球晶不同区域的晶型

转变速率存在差异。两种球晶样品都存在三步转变过程：当应变小于屈服应变时

(stage I)，部分晶型II中的分子链经历了倾斜和滑移，而并不是立即转变成晶

型I。在这里仅有少量的晶型I生成。当应变超过屈服应变(stage II)，晶型转变

明显被加速。在最后阶段(stage III)，晶型转变基本完全，晶型I成为样品中的

主导。实验结果还表明了起始形变阶段菱形球晶内部的转变速率要快于球晶外部，

归因于应力集中的缘故。相比于周围的小晶粒，大的球晶具有更高的结晶度和模

量。菱形球晶的晶型转变过程表现的比球晶更加容易，这归因于片晶内不同的分

子链排列方式。
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3．1前言

结晶性高分子材料等规聚丙烯(iPP)的宏观物理性能强烈依赖于其微观的

晶体与无定形结构。已有研究表明，结晶性高分子材料的强度和韧性主要来源于

塑性形变过程，这其中就包含晶体和无定形组分的形变【l'2l。晶体提供了材料的

强度，而无定形则提供韧性。在形变过程中，两相结构对材料力学特性的影响会

随着形变的进行而不断地发生改变[3,41。结晶性高分子材料的塑性形变研究在过

去几十年中受到了广泛的关注【5’71。到目前为止，在学术界存在两个普遍认可的

形变机理。一方面认为形变伴随着晶面滑移(片晶内与片晶间)过程【8以⋯。另一

方面则认为在应力作用下，局部片晶会被熔融，并且熔融的分子链会沿着拉伸方

向重新生成取向晶体即纤维晶⋯d5l。而最近的一些关于结晶性高分子的真应力应

变实验结果表明，结晶性高分子材料的塑性形变过程完全是由应变决定的，并且

在塑性形变过程中存在着一个临界应变[16-181。在拉伸过程中，大晶块的滑移首先

进行，随后伴随着在大应变下发生的应力诱导的晶体破坏和重结晶。而临界转变

的发生则取决于分子链缠结状态与晶块稳定性之间的相互作用[19,20]。

结晶性高分子材料在应力作用下会表现出非常复杂的力学行为，这来源于结

晶性高分子的多尺度结构，包括分子构象，片晶叠层以及球晶结构等，它们之间

有数量级的差别。从很大程度上来说，晶体的形态对于结晶性高分子材料的形变

具有很大的影响。例如，具有中间相结构的iPP材料的形变机理与球晶结构的iPP

的拉伸行为截然不同。对于含中间相结构的iPP而言，其形变过程遵从仿射形变

方式。而具有球晶结构的iPP在室温下进行拉伸时，原始的球晶结构会经历一个

完全的破坏过程【21J。

iPP样品在形变过程中，其晶体与无定形的形变机理到目前为止已经有了很

深入的研究[8,10,22-30】。Bourson等人研究表明了在iPP的力学曲线中存在三个阶段。

第一个阶段是弹性区，此时无定形的形变占主导作用。相反，晶体区域分子链的

运动尚未被激活。进入第二个阶段后(应变软化阶段)，晶体取向开始成为主导，

并且伴随着结晶度的下降。第三个阶段是应变硬化阶段，此时晶体和无定形的取

向都达到稳定。结晶度下降也达到了最低值【22】。Michler等人对比了iPP的Q晶

体和p晶体的晶体和无定形的取向行为【231。它们都包含了三个相同的形变过程。

1)片晶间的无定形分子链开始分离；2)小应变下的片晶滑移和旋转；3)大应

变下的片晶内滑移。由于0【晶和D晶的分子链排列的差异，各自倾向的形变机理

又有所不同。除了研究晶体和无定形组分在形变过程中对力学行为的独立贡献之

外，形变过程中的两相相互作用也有了一些研究[24-26]。宋义虎等人在研究淬冷的
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iPP样品拉伸过程中发现，不同的形变历史都不会改变晶体取向与无定形取向的

相关性形变过程中晶体与无定形取向度之比为定值。他们认为在细颈扩展早期，

片晶取向是由无定形的分子链所决定。最近，晶体与无定形取向的空间相关性在

PE样品体系中也开展了一些研究【3l】。通过晶体取向与无定形取向的差谱分析，

可以实现两者在二维空间上的相关性研究。

拉伸过程中iPP样品的分子取向度的计算有很多种测试方法[21,32,33】。双折射

法和宽角X射线衍射可用于检测晶体的平均取向信息，却很难用于分析无定形

的取向1341。红外二向色性可以定量分析包括晶体和无定形在形变过程中的取向度

变化。结合显微红外技术，便可以同时获得分子取向和空间分布信息[36-40】，特别

适合研究不均匀的高分子体系。在本工作中，结合偏振显微红外和微型拉伸装置，

我们着重研究了iPP球晶样品在形变过程中的晶体和无定形的取向分布以及结

晶度的演化过程。样品首先在一定的结晶温度下形成直径约150 gm大小的球晶。

随后自然冷却至室温，在大球晶周围形成小的球晶。通过与晶体和无定形相对应

的红外吸收峰998和973 em～，我们分别获取了不同应变条件下的晶体与无定形

的取向分布。实验结果表明了晶体与无定形取向都存在相似的不均匀分布。在细

颈扩展阶段，分子取向优先发生在大球晶的周围。达到应变硬化后，球晶内的分

子链运动开始被激活。并且在塑性形变过程中，晶体与无定形的取向还存在一定

的相关性。

3．2样品制备与实验方法

iPP原料由Sabie公司提供，Q晶的熔点约160 oC。平板硫化机200 oC热压，

薄膜厚度约100岬。薄膜样品在控温热台中200 oC消除热历史10 min，随后降

至135 oC等温结晶，待球晶直径达到150 gm左右。快速冷却至室温，样品随后

被裁成矩形条状(宽3 mlTl，长6 mm)。样品被固定在微型拉伸装置的夹头上，

夹头间距约3 mm，在实际拉伸过程中测量。拉伸在室温条件下进行，拉伸速度

O．3 p呵n／s。形变过程通过显微红外(Bruker Hyperion 3000显微镜，64×64 elements

FPA红外探测器以及Specac KRS5型偏振片)原位检测薄膜的形变过程。每幅

图像采用250×250 gm2吸收模式，光谱采集范围是4000～600 cm～，空间分辨率

4 LLm。红外光谱数据用OPUS 5．5软件进行分析。通过相应吸收峰的积分高度进

行红外吸收成像。

显微红外原位采集拉伸过程中样品的结构信息，并间断调整偏振片方向(平

行和垂直拉伸方向)。取向参数7r通过取向度公式计算而得：
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／=是‘等 B，，，=一·—=—一 lj．J)
。

R+2兄一l

式(3．1)中，R是平行方向与垂直方向的吸收度之比(式(3．2))。R由式(3．3)

表示为：

4

厂2彳／／．
(3·2)

R=2cot2lf， (3．3)

式(3．3)中，y是分子链轴与偶极矩之间的角度。在本工作中，晶体与无定形

的取向度分别用998和973 cm‘1红外吸收峰进行表征。iPP的红外吸收峰的归属

己有明确报道。998 cm‘1代表晶体吸收峰，其包含了CH3的弯曲振动，C．CH3的

伸缩振动以及CH的弯曲振动。973 cmJ吸收峰对应CH3的弯曲振动以及C．C伸

缩振动。973 cm‘1包含了晶体与无定形的振动[41,42】。因此，晶体的取向参数可以

间接计算而得。平均取向参数通过两相模型计算而得：

厶=Xc·fc+(1一置)·六。 (3．4)

式(3．4)中，厶是平均取向参数。五是结晶度，其通过998和973 cm_吸收

峰强度之比计算而得：

X．：—eo(9—73)．—．40(9—98) (3．5)
‘

Eo(998)Ao(973)
‘。

式(3．5)中，s。是特征峰的吸收系数，4是吸收度。

3．3实验结果与讨论

图3．1a给出了iPP球晶样品的工程应力应变曲线。从图中可以看出存在三个

不同的应变阶段。第一阶段，0<宏观应变s<0．5，对应于iPP的弹性形变区，

应力随应变呈线性增长。当应变为0．5时材料达到屈服，屈服应力为17 MPa；

第二阶段，0．5<s<8，对应应变软化和细颈扩展。当细颈产生后，应力开始明

显下降。随后，细颈向样品夹头两边均匀扩展，应力稳定在14 MPa左右。第三

阶段，8<s<10，对应为应变硬化阶段，应力出现从14到16 MPa的小幅度增

加。

图3．1b是拉伸过程中iPP球晶的光学显微镜照片。应变为2时，可以清楚

地看到细颈扩展前端。在光学显微镜照片中显示为黑色的环带(左边)，随后逐

SS
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渐扩展并穿越整个球晶。随着应变增加，球晶逐渐从球形转变成椭圆形，并且沿

拉伸方向带有两个明显的拉伸痕迹，此时球晶外的小晶粒己发生明显变形。直到

应变硬化阶段(应变大于9)，球晶形变才开始发生。

藤；髓曩摩糜!慝黉

图3．1 a iPP薄膜的工程应力应变曲线； b不同应变条件下iPP球晶的光学显微镜

照片。比例尺大小为50岬。拉伸方向为水平方向。

图3．2b是宏观应变为6时(此应变处于稳定的细颈扩展阶段，应力不变)，

球晶两个不同区域(图3．2a)的红外光谱图。点1在球晶内，998和973 cm_平

行方向(黑色实线)的吸收强度与垂直方向(红色虚线)的吸收强度相近。点II

在球晶外，绿色实线的998和973 cm。1强度要明显强于蓝色虚线。由于998和

973 cmJ的沙=00，意味着当偏振方向与分子链方向平行时，吸收强度最大。从

以上不同区域的偏振红外光谱的强度可知，当应变为6时，球晶内的分子链取向

还没有发生。而球晶外的晶体和无定形分子链已经发生了取向。
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图3．2 a宏观应变为6时的球晶光学显微镜照片。b图a中点I和点II对应的

平行方向(实线)和垂直方向(虚线)的偏振红外光谱。

不同宏观应变下的晶体和无定形分子的取向分布图像如图3．3a和3．3b所示，

为了统一比较，每幅图像均采用相同的色比度。拉伸之前(应变为0时)，晶体

和无定形的取向几乎呈现相同的分布，平均值在零左右。表明拉伸前样品中的分

子链排布为各向同性。当样品发生屈服后(应变为2时)，晶体取向(f)和无

定形取向(厶)在空间分布上都出现了明显的差异。球晶外，Z和厶都表现
为明显的上升趋势，然而在球晶的内部却看不出与拉伸前有明显的差别。当应变

达到8时，整个球晶外区域被红黄色覆盖，球晶轮廓变得清晰。表明球晶周围的

分子链已经发生了取向。进入应变硬化阶段后(应变大于8)，从球晶内的颜色

变化中可以看出，该区域的分子链发生被取向。形变过程中球晶及周围小晶粒的

结晶度分布如图3．3c所示。在整个塑性形变过程中，大球晶相对于周围的小晶

粒始终具有较高的结晶度。并且结晶度的分布与光学显微镜拍到的球晶轮廓一致。

由于大球晶的结晶度和模量相对更高，所以相对于周围的小球晶，其具有更好的

机械稳定性去抵抗细颈的扩张过程。晶体和无定形的取向分布都呈现出相同的不

均匀性。
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图3．3不同应变条件下的a晶体蜞)和b无定形‰)分子链的取向分布图像。
c拉伸过程中的结晶度分布(五)。

图3．4a和3．4b是不同应变条件下的晶体和无定形取向分布的一维曲线，采

集点为通过图像正中心的64个数据点，为了降低误差，每个数据点又由10个纵

向相邻的像素点平均组成。当应变为0时，晶体和无定形取向均表现为随机分布。

当应变为4时，从球晶中心至球晶外围可以发现明显的取向递增，取向分布变化

范围为0<／：<O．7以及0<￡。<O．5。此时球晶中心区域仍然保持与初始状态

相同的随机取向分布。进入应变硬化阶段后，球晶外的晶体与无定形取向度的降

低伴随着球晶内取向度的增加，最终球晶中心处的晶体与无定形取向度达到稳定，

f=￡。=0-3。不同应变条件下的结晶度分布的一维曲线如图3．4c所示。每个数

据点同样由10个纵向相邻的像素点平均组成。在整个塑性形变过程中，球晶中

心处的结晶度总是相对较高。拉伸之前，结晶度呈钟形分布。当应变处于4<s<

6时，我们发现球晶内外的结晶度变化呈现相反的趋势。球晶外部分晶体可能遭

到破坏，结晶度从44％下降到42％。相反，球晶内的结晶度从49％上升到51％，

可能由于拉伸形成了更紧密的片晶结构。进入应变硬化阶段后，球晶内的晶体开

始发生破坏，导致了结晶度的下降。在应变为10时，结晶度达到稳定，X，=46％。
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图3．4不同应变条件下的晶体a和无定形b分子链取向的一维分布曲线。

c拉伸过程中结晶度分布一维曲线。

拉伸过程中晶体与无定形的取向度及结晶度的演化(Af、蜕。、 。)过o AX

程如图3．5所示。每幅图像均由相邻的两幅取向度或结晶度图片相减所得。差谱

数据由matlab软件中的矩阵命令重新生成64×64点阵的二维分布图。在形变的

初始阶段，我们能看到球晶外细颈扩展区域的结晶度发生了明显的下降，并且伴

随着相同区域的晶体和无定形取向度增加。这是由于部分晶体在拉伸过程中发生

了破坏，并使小球晶中晶体与无定形分子链从无规自由状态快速转变成高度取向

状态。随着应变的增加，发生破坏的晶体以及少量拉伸诱导熔融的分子链重新朝

着拉伸方向生成纤维晶，从而导致大球晶周围区域的结晶度又有所升高(如图

S3-2)。同时，晶体和无定形取向出现在球晶的450角区域，表明球晶受到了由非

均匀细颈扩展带来的剪切作用。随后在图S。．3中，取向在垂直于应力场的方向(球

晶的上下边缘)进一步增加。在此应变阶段，球晶内的部分晶体分子链沿垂直于

应力场方向发生了小幅度的取向。值得注意的是，在细颈扩展阶段，球晶内分子

链并没有发生明显的取向。因此，馘为负值表明晶体分子链是沿垂直方向取向。

进一步形变，取向继续出现在球晶的压缩方向上(如图S5_4)，表明球晶的形变

即将发生，并且在球晶边缘出现了结晶度的增加。当进入应变硬化阶段后，球晶

形变开始明显发生并伴随着球晶内的晶体破坏，从而导致结晶度的明显下降以及

取向度的明显上升(图S6—5)。这些重要的变化表明应力逐渐从周围的小球晶转

移到大球晶上。应力集中诱导了局部取向度的增加，这与我们上章实验中的PB
气q
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单个球晶形变非常相似。在这里，应力诱导的球晶形态的变化是拉伸方向上取向

度减小的原因。在最后的应变阶段，球晶被进一步压缩，球晶内的取向度继续增

加。而结晶度的小幅度降低表明球晶内并没有纤维晶产生。

△疋

(b)
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图3．5拉伸过程中晶体取向度演变(△兵)a及无定形取向度的演变(△缸)b；

c拉伸过程中的结晶度演变(△丘)。

为了进一步分析拉伸过程中晶体与无定形的取向相关性，我们又将不同宏观

应变条件下的晶体与无定性取向度的相除Z／厶与相减正一厶得到数值转换成

了二维的分布图像。如图3．6a和3．6b所示，拉伸之前，_7：／．t。呈现随机分布，

且比值在1左右，对应于．f一￡。差值中的0。表明起始状态下，晶体与无定形的

取向分布几乎一致。当细颈产生后，球晶外的Z／厶比值大于1，而Z一厶差

值大于0，这表明晶体的取向度比无定形取向度高。相比于无定形取向度，晶体

取向度更高可能是因为无定形分子链在慢速拉伸过程中更容易松弛。相反，用以

上方法得到的球晶内的晶体与无定形取向度的关系分别为．1<f／￡。<l以及

．疋一．厂硎<0。表明无定形取向度比晶体取向度略高，符合结晶高分子弹性形变的

特征。不同区域的相对结晶度高低还来源于缠结密度和晶体稳定性的共同作用。

大球晶在135 oC等温结晶过程中形成，相对于周围的小球晶具有较厚的片晶和

较低的缠结密度。当样品被拉伸时，厚的片晶和高的缠结密度需要更大的应力作

用才能发生形变。

在细颈扩展过程中(应变小于6时)，球晶内．f／．丘。保持随机分布状态。一

旦细颈完全穿越球晶，球晶内的晶体与无定形的取向度比为负值(O到．1之间)，

这说明晶体与无定形的分子链呈现相反的取向方式。根据以上描述的取向度演变
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过程，我们得知球晶内的晶体分子链是垂直于拉伸方向，而无定形的分子链平行

于拉伸方向。球晶内这两种不同的分子链取向方式可能来源于iPP(Q晶)特有

的子母晶结构[41-42】，它们分别由母晶(parent lamellae)和子晶(daugther lamellae)

组成(它们之间的角度为80或1000)。当球晶遭受形变时，无定形分子链优先发

生并沿着拉伸应力场方向取向。在球晶的赤道和子午线方向，母晶的滑移和分离

会导致子晶朝垂直于拉伸方向旋转(由于母晶相对子晶具有较高的弹性模量)。

进入应变硬化阶段后，母晶和子晶中的分子链取向方向又表现为一致(都沿拉伸

方向取向)。晶体与无定形取向度的比值趋于稳定。

通过以上结论，可以发现单个球晶的iPP样品的形变行为完全不同于球晶填

充样品以及淬冷的沪P样品。相比于淬冷iPP样品的仿射形变过程，室温下的iPP

球晶结构样品可以证实存在两个不同的力学过程。当样品遭受形变时，无定形分

子链由于其较低的模量首先发生取向。在细颈扩展阶段，无论是细颈外还是在细

颈区，球晶形态变化微小。大球晶周围的小球晶区域经历了一个从快速无规状态

到高度取向的分子链排列过程。由于大球晶相对周围的小球晶具有更高的结晶度

和模量，所以形变过程中，大球晶一定程度上阻碍了细颈的扩展过程。当应变进

一步增加，缠结的无定形分子所能抵抗的外力达到了临界值，片晶不再稳定，并

沿着拉伸方向形成纤维晶体。从而导致球晶外结晶度的下降。另一方面，球晶在

生长过程中形成的一些小的缺陷，例如分子链端在拉伸过程中被排出片晶外部，

导致了局部结晶度的升高。

球晶内部的片晶存在取向分布，并且由于片晶与片晶间无定形的共存，导致

了球晶在形变过程中的不均匀性。在应变硬化阶段，球晶外的晶体结构己转变成

高度取向的微纤结构。然而球晶内的晶体与无定形分子链则刚刚被激活，随之伴

随着结晶度的下降。在均匀形变过程中，屈服通常发生在球晶的子午线方向或者

球晶的边界(在球晶填充体系中)，因为分子链平行于拉伸方向或缺陷区域有利

于分子链取向。相对于细颈扩展阶段，应变硬化阶段球晶中的结晶度分布表现为

平台趋势，意味着球晶的各个区域都进行着相同的形变过程。除了晶体滑移模型，

无定形分子链的形变过程主要有片晶间滑移和片晶内分离两种方式。当应力施加

到球晶上时，片晶问滑移以及片晶内分离很容易实现，从而导致无定形分子链的

优先取向。同时，晶体状态保持稳定。进一步拉伸，片晶间的无定形分子链运动

能力受到相邻片晶的制约，并且无定形分子不能再继续承受应力。可以想象片晶

间的滑移开始发生，折叠链片晶通过系带分子的绷紧继而发生破坏，从而导致了

分子链的伸直及取向晶体的形成。因此，应变硬化阶段，无定形分子链相比于晶

体更容易发生取向。

在整个塑性形变过程，iPP球晶在室温下的形变过程中存在两个力学阶段。
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在细颈扩展阶段，取向度和结晶度的变化首先发生在大球晶外围，随后进入应变

硬化阶段，球晶内分子链的取向才开始发生。图3．6c是拉伸过程中晶体与无定

形取向度演化的微分二维图(馘／皈)。在整个塑性形变过程中，晶体与无定
形取向度的演变几乎都表现为一个正相关的过程。在细颈扩展阶段，大球晶外区

域在剪切和压缩的影响下，晶体取向度的变化要快于无定形。这点与球晶内的取

向特征正好相反。微分结果证明了当应力作用于样品时，晶体分子链更容易发生

取向。因此，当大应变发生时(应变硬化阶段)，球晶内晶体分子链的取向相对

较快。
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图3．6不同宏观应变条件下晶体与无定形取向度的除值镇／‰)a与差值钒_厂锄)
b的图像分布。c拉伸过程中晶体与无定形取向变化的微分图。

3．4结论

在本工作中，通过偏振显微红外光谱实现了原位检测iPP单个球晶的形变过

程。实验结果表明了晶体和无定形的不均匀取向特征遵从球晶的形变行为。在细

颈扩展过程中，球晶外的晶体与无定形分子链优先发生取向。此时，球晶内的分

子链只发生了微小的改变。当细颈穿越整个球晶后，晶体与无定形分子链表现出

相反的取向方式。当进入应变硬化阶段后，晶体与无定形分子链的取向又趋于一

致(沿拉伸方向取向)。同时，球晶形变开始明显发生，并且伴随着结晶度的小

幅度下降。此外，在整个塑性形变过程中，球晶内无定形的取向度略高于晶体的

取向度。实验结果还表明晶体与无定形取向度演变呈现正相关性。另外，当应力

鋈一蘩羔鞴一群一嚣一一隧一
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作用于样品时，晶体分子链的取向速度比无定形要快。

63
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4．1前言

对于含结晶性高分子组分的共混体系而言，晶体形态与性能有着非常紧密的

联系。在高于熔点的温度条件下，两组分间会发生纳米到微米尺度的相分离，并

形成网络状或海岛状的相态分布【1。2】。相分离和结晶之间的竞争耦合对样品最终

的形态和力学性能都有着非常重要的影响f孓b】。在相容性结晶共混高分子体系中，

影响其晶体形态的因素除了相分离与结晶之间的相互作用外，两组份熔点差异也

具有不可忽略影响。当两种高分子熔点差异较小时，光学显微镜下可以观察到两

组份同时结晶过程，并形成互穿结构的混合球晶。当两种高分子熔点差异较大时，

就很难再观察到两组份同时结晶的现象【1铊11。共混熔体冷却过程中，较高熔点的

组分会首先结晶，并充满整个采集空间。而较低熔点的组分只能在受限的空间下

成核生长，即两步结晶过程[22-27】。是否能观察到低熔点组分的结晶过程取决于其

自身的成核能力和浓度。

在结晶性高分子共混体系中，相分离产生的浓度波动有利于结晶在两相界面

处初级成核【281。这归因于界面成核时晶核表面能的降低，其次是由于扩散带来的

分子有序度的提高。球晶生长前端的浓度分布随着晶体的生长而不断发生变化，

并促使成核与生长型的相分离发生。已有研究表明，当高分子共混体系中某一组

分为非晶时(或者是熔点差异较大的两结晶性高分子共混体系)，较高熔点组分

在晶体生长过程中会受到低熔点组分无定形分子扩散的影响。如果扩散速率快于

结晶速率，球晶生长前端就会逐渐出现非晶相的富集。从而导致结晶性高分子共

混体系中特有的晶体非线性生长现象129。3lJ。

纯料高分子从熔体冷却结晶，晶体形态通常受到结晶温度、样品厚度、分子

量大小等因素条件的影响[32-33】。例如在120 oC，聚乳酸(PLA)形成具有黑十字

消光的负球晶。而在125 oC时，又形成环带球晶。和纯料高分子熔体冷却结晶

一样，在完全相容的高分子共混体系中，结晶组分通常以球晶的方式进行生长。

当结晶组分含量较高或者分子量较大时，生成的球晶比较紧密。反之球晶则越松

散，甚至出现树枝状晶体[34-39】。等规聚丙烯(iPP)和聚丁烯(PB)是典型的具

有最高临界共溶温度的两结晶高分子共混体系【4叫51。iPP晶体在两相共存的相态

条件下表现为连续生长行为。光学显微镜下可以观察到iPP首先在其富集相内成

核并生长，晶体形态与纯iPP球晶相似，比较致密。而生长过程经过PB富集相

后，晶体生长则出现分叉现象，并且生长速率有所降低。

聚烯烃作为高分子材料中的一大类，由于组分内不含有杂原子，组分之间缺

乏相互作用，所以绝大多数聚烯烃高分子之间都不具有相容性。iPP和PB的相

万方数据



第四章聚丙烯／聚丁烯共混体系独特晶体形态研究

容性来源于两者相似的重复单元结构。由于两种高分子材料具有非常广泛的用途，

并且优势互补。所以有关其共混材料的开发和应用也越来越受到人们的关注。本

文通过光学显微镜和控温热台原位研究了相分离的热处理温度对共混体系中iPP

晶体形态的影响，并结合显微红外技术表征了iPP晶体生长过程中两组分的浓度

分布。实验结果表明，不同的热处理过程(从高温起始消除热历史，从低温起始

消除热历史)，两者对应产生的晶体形态和生长动力学完全不同。热历史对晶体

形态的调控来源于PB浓度的变化产生的影响。

4．2样品制备与实验方法

本研究中使用的iPP(Mw--720 kg／moI)与PB．0800M(诋=77 kg／m01)分别

由Sabic公司和Basell公司提供。iPP／PB共混样品采用溶液共混法制备。将不同

配比的iPP和PB混料溶于热的二甲苯溶剂当中(质量分数3％)，在130 oC回流

1 h。待原料完全溶解后，将溶液倒入冰乙醇中进行萃取(乙醇与二甲苯的体积

比为2：1)，同时用玻璃棒搅拌，立刻析出白色凝胶状物体。待减压蒸馏后，再放

入真空干燥箱中80 oC干燥72 h。通过该法共制得质量比分别为10／0、7／3、5／5、

3／7、0／10五种iPP／PB共混样品。之后再在平板硫化机上200 oC热压成膜，膜厚

约100斗m。

示差扫描量热仪(Perkin-Elmer)对共混样品进行热分析。温度曲线采用标

样铟(m．P．156．6 oC，AH，=6。8 cal g。1)进行校准。样品重量～5 mg。升降温速率

分别为20和10 oC／min。偏光显微镜(OLYMPUS．BX51)原位研究iPP／PB共混

体系中的晶体形态和生长动力学过程。球晶生长速率G的计算如下所示：

G=dR／dt。其中，R为球晶半径，f为结晶时间。光学显微镜和显微红外实验

均使用同一个控温热台和窗口。如图4．1所示，不同热历史等温结晶过程包括：

1)高温起始消除热历史过程(图4．1a)，样品首先被加热至250 oC(氮气保护)，

保持10 min后降到125 oC等温结晶，方便起见，我们将高温起始的热处理过程

称为盟1。待iPP完全结晶后，再升温至220 oC消除热历史(且．2)，保持10 min

后再降到相同温度(125 oC)等温结晶。结晶完全后，再升温至180 oC消除热历

史(H．3)，随后再重复结晶实验。整个实验过程不更换样品；2)低温起始消除

热历史过程(图4．1b)，样品首先被加热至180 oC(厶．1)，保持10 min后降到125

oC等温结晶。待结晶完全后，再分别从220和250 oC温度下消除热历史(厶．2

和L。-3)，随后降温并重复结晶实验。
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图4．1不同热历史等温结晶过程。a高温起始消除热历史；b低温起始消除热历史。

4．3实验结果与讨论

图4．2a是iPP／PB共混样品降温过程的DSC曲线。纯iPP样品的结晶放热峰

在113 oC左右。当共混体系中的PB含量增加到50％后，在80 oC左右附近出现

晶型II晶体的结晶放热峰。此时iPP对应的结晶放热峰位置几乎没有变化。当体

系中的PB含量达到70％后，iPP的结晶放热峰明显变宽，并且峰位置向低温方

向偏移。表明体系中PB含量的增加对iPP的结晶起到了一定的抑制作用。相对

于纯PB，共混体系中的PB结晶温度反而有所提高。意味着iPP晶体在PB的结

晶过程中起到了成核剂的作用，有利于PB晶体的成核与结晶。图4．2b是iPP／PB

共混样品升温过程的DSC曲线。纯iPP样品的吸热峰在158 oC左右，对应if,晶

的熔融。随着共混体系中PB含量的增加，0【晶熔融峰的峰型逐渐变宽，并且熔

融温度略微有所下降。当体系中PB含量达到70％后，iPP的熔融吸热峰在155 oC

左右。iPP平衡熔点的下降表明体系中两组份之间具有一定的相容性。纯PB样

品的吸收峰在112 oC左右，对应晶型II晶体的熔融。共混样品在80～1000C又出

现了一个新的宽峰，对应于PB晶型I’晶体的熔融。由于晶型I’晶体在升温过程

中可以转变成晶型II，因而可以确定共混体系中iPP含量的增加抑制了PB晶型

转变的发生。
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图4．2不同配比iPP／PB共混样品DSC曲线。a降温过程；b升温过程。

图4．3a是质量比为5／5的iPP／PB共混样品在180 oC保持10 min后的相态分

布。样品在此温度下发生明显的相分离，且分相过程非常缓慢。继续升高到220

oC(图4．3b)，相畴尺寸逐渐增大，并呈现网络状的相态分布。保持60 min后(图

4．3c)，相畴尺寸基本不再变化。随后降到120 oC结晶，从而将相态分布固化，

于是能清晰地分辨两相的分布。如图4．4d所示，I是iPP相区，II是PB相区。

当样品再次升高至熔融温度以上，网络状的相态分布依然保持(图4．4e)。当温

度达到250 oC时，样品此时在光学显微镜下表现为均一的状态。而随后的升降

温过程，熔体区域始终保持均一的状态。

图4．3质量比5／5的iPP／PB共混样品不同温度下的分相过程：a 180 oC，10 min；b 220 oC，

10 min：C 220 oC，60 rain；d 120 oC，60 min；e 220。C，10 min；f250 oC，5 min。

．．。，hj∞l
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图4．4是质量比7／3的iPP／PB共混样品不同热历史条件下结晶的光学显微镜

照片。样品首先从室温升至250 oC，在此温度保持10 min，随后降至125 oC等

温结晶(鼠．1)。从图4．4a可以看出，H．1形成的iPP晶体形态仍然表现为致密性

球晶，长满后的球晶界面非常清晰。此时PB熔体完全分散在iPP球晶内。结晶

完全后，再升温至220 oC(Ht-2)。当温度达到PP熔点后，晶体立刻发生了熔融，

但此时光学显微镜下看不到分相过程，仍表现为均一相的状态。由图4．3d可知，

在220 oC温度条件下，体系将会有相分离发生。蜀-2随后的结晶过程，iPP晶体

形态发生了略微的变化。原先致密的球晶形态变得松散，球晶内能看到明显的分

叉现象。与凰．2相比，如结晶过程中产生的晶体形态几乎没有什么变化，而光
学显微镜下仍然看不到熔融后的分相过程。更换另一个同质量比7／3的共混样品，

首先在180 oC保持10 min(三“)。此温度下，相分离动力学过程十分缓慢。随后

降温至125 oC等温结晶，iPP球晶内出现了不规则的孔洞结构，孔洞尺寸与图

4．3a相近，即对应PB熔体的富集区域。偏光照片中球晶的双折射与且．1相比有

明显下降，表明球晶中片晶的取向性变差，从而导致各向异性效应降低。三t-2结

晶过程，iPP球晶的孔洞结构消失，而偏光照片中的球晶双折射又显著增加。三【-3

结晶过程，iPP晶体形态略微发生了一些变化，有些类似于花朵状，同一球晶中

可能包含了不同的片晶生长方式。对比三卜3与风l，两者同样经历了250 oC消除

热历史的过程，但前者产生的晶体形态与后者有明显的差异。这表明相同结晶温

度，不同热历史条件产生的相态分布并不相似，也意味着分相过程在iPP／PB共

混体系中具有不可逆性。图4．5是对以上同质量比的两个共混样品在125 oC等温

结晶的晶体生长速率统计。由于该体系中PB含量相对较少，不同热历史条件下

等温结晶过程，iPP晶体都表现为线形生长方式。同一样品中球晶生长速率随着

热处理次数的增加而降低，球晶的生长速率分别为4．7、3．0、2．3 gm／min(H)

和3．5、3．2、1．3 pm／min(厶)。
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图4．4质量比7／3的iPP／PB共混样品125℃等温结晶的光学显微镜照片。

a．c高温起始消除热历史：d-f{k乇温起始消除热历史。

dt(mill)

图4．5质量比7／3的iPP／PB共混样品125 oC等温结晶球晶生长速率统计。

图4．6是质量比5／5的iPP／PB共混样品在不同热历史条件下结晶的光学显微

73
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镜照片。H．1结晶过程，iPP球晶局部区域出现分叉，可能来源于体系中PB含量

增加的缘故。第二次等温结晶，球晶形态发生了明显的变化。原先局部分叉的球

晶形态变成了花朵形。当球晶直径达到100 um左右时，晶体生长速率开始变得

缓慢。球晶生长前端出现了新的树枝状晶体，并在熔体中继续保持生长。等温结

晶600 min，球晶之间仍有大量的熔体存在。凰．3形成的晶体形态与鼠．2大致相似。

厶．1结晶过程，孔洞结构相比于质量比7／3的共混样品更加明显，球晶的双折射

进一步降低。在第二次和第三次结晶过程中，树枝状晶体同样出现在球晶生长前

端。图4．7是对以上两个样品球晶生长速率的统计。与质量比7／3共混体系相同，

同一样品中的晶体生长速率都随着热处理次数的增加而逐渐降低，而后两次结晶

过程中的晶体生长速率非常接近。与质量比7／3的共混体系不同的是，第一次结

晶过程中不同热历史条件下的晶体生长速率都表现为线形，并且厶．。对应的生长

速率(3．9 lam／min)快于鼠．1(1．7 I．tm／min)。第二次和第三次结晶过程，晶体生

长速率呈现非线性，而线形区的生长速率几乎一致(～O．4肛m／min)。

戮霪零蕊焉鬻嚣警震整篓㈣簧爹辫漆整∥-l 亡

5／5

d0毒。”gj÷鏊蒜；；％滋童麓益毫弱震雾簦琵蘸i鬟鍪螽l溅i强

图4．6质量比5／5的iPP／PB共混样品125 oC等温结晶光学显微镜照片。

a．C高温起始消除热历史；d．f低温起始消除热历史。
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m(血)

图4．7质量比5／5的iPP／PB共混样品125℃等温结晶球晶生长速率统计。

图4．8是质量比3／7的iPP／PB共混样品不同条件下等温结晶的光学显微镜照

片。与前两种配比的共混体系相比，凰1结晶过程，球晶致密性进一步降低，并

在结晶后期出现树枝状晶体。在第二次和第三次结晶过程中，球晶尺寸长到50

gm左右就不再变化。此时自由熔体中PB浓度的增加明显抑制了iPP晶体的生

长。厶-t结晶过程，两相分布清晰可辨。iPP首先以球晶形态在两相中连续跨越生

长。随着球晶尺寸的增加，球晶轮廓逐渐模糊，球晶双折射也变的非常微弱。第

二次结晶过程，球晶双折射明显，球晶仍然能够长满整个空间。第三次结晶过程，

树枝状晶体在结晶初期就开始出现。达到一定尺寸后，晶体停止生长，球晶之间

存在大量的自由熔体。图4．9是对以上两个样品球晶生长速率的统计。与前两种

配比的共混样品一致，同一样品中晶体生长速率均随着热处理次数的增加而降低。

风，、厶．1和厶．2结晶过程中，晶体生长都表现为线形生长行为。生长速率分别为

0．6、5．8、2．5 p．m／min。如结晶过程，生长速率则在结晶后期偏离线形，其线形
区生长速率约为0．3 lam／min。第三次等温结晶，不同热历史条件下晶体生长速率

都表现出非线性生长行为，且线形区生长速率非常相近。
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潮鬻鎏
d

躐麟麟

图4．8质量比3／7的iPP／PB共混样品125 oC等温结晶的光学显微镜照片。

a．C高温起始消除热历史：d-f'[k毛温起始消除热历史。

dt(miⅡ)

图4．9质量比3／7的iPP／PB共混样品125 oC等温结晶球晶生长速率统计。

图4．10a和4．10b是不同质量比iPP／PB共混样品以及iPP和PB纯料分别在

220 oC和125 oC的红外光谱图，共混体系中各组分的吸收峰强度均随着含量的

变化而变化。iPP构象峰对应的螺旋结构按有序度高低排列依次为1219、1 167、

1303、998、1153和973 cm。[46-48]。其中，iPP晶体和熔体都存在973、1153、998

76
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crn"1，而1303、1167、1219 cm"1仅在晶体中出现。且自由熔体中1153和973 cm"1

的强度要高于晶体。PB从熔体冷却结晶首先生成晶型II晶体，对应在905 cm。1

处出现较强的特征吸收。由于PB在125 oC尚处于熔体状态，因此看不到905 cm-1

的出峰。通过不同相态下的红外光谱图，我们发现iPP与PB绝大多数吸收峰存

在重叠现象。对比iPP和PB各自特征峰的相对强度，不难发现：在PB熔体中，

1219和1147 cm。1的峰位相对比较独立(而998和973自身就存在重叠)，并且

两特征峰的吸收强度比值为定值(式4．1)且不随温度变化。由于1219 cm-1仅在

iPP晶体中出现，iPP无定形特征峰1151 cm。与PB的1147 cmJ完全重合，因此

我们通过式4．2标定晶体生长前端熔体区域的PB浓度。除此以外，由PB熔体

贡献的998 cm"1峰强会随着PB浓度的变化而变化。但相对于iPP晶体生长引起

的998 cm"1强度变化却显得微不足道。因此我们分别用1219和998 cm"1特征峰

强度对共混体系中PB和iPP的相对含量做一些定性的结构分析。

|＼

晤1219 f＼ 嗍

认U Lo。№～
1300 12∞ lI∞ lO∞ 900 800

Wavemmmber(am‘、

图4．10 a不同质量比iPP／PB共混样品220 oC的红外光谱图；b iPP和PB纯料在结晶温度

125 oC的红外光谱图。

兰也：庀
4147

％2焘 (4．2)

图4．11是显微红外原位检测的质量比3／7的iPP／PB共混样品在250 oC消除

热历史10 min，随后的125 oC等温结晶过程。光学显微镜照片中，球晶周围分

臼喜罨__嗣宝白量蔷
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布的是均匀的熔体。然而两组份特征峰强度却表现为不均匀分布。998 cm‘1强度

分布图中蓝色部分即为PB组分的富集区，对应1219 cm。强度分布图中的黄色

区域。有意思的是，该配比共混样品在第一次结晶过程中，iPP晶体特征峰998

cm。1的强度分布与球晶形态并不完全吻合(如图中黑色轮廓所示)。吸收强度较

弱的区域表明球晶内存在PB的浓度集中，而该区域正好对应结晶初期的PB富

集区。球晶三个方向上的生长速率和对应的生长前端浓度分布如图4．12a和b所

示，第一次等温结晶，球晶不同方向上的生长速率几乎相同(0．97 gm／min)，都

表现为线形生长方式。这表明PB的富集程度并没有影响iPP的晶体生长。而晶

体生长前端的PB浓度达90％，并且不同方向上的浓度表现出较大的波动状态。

结晶过程中由扩散引起的浓度变化不断地改变生长前端PB的浓度。

『《0i
k鲨丝：兰

t_-10 min t=30 min t=50 min t=70 min t=90 min

1219

目
≥”：I碥一

’蓼萤
妒一=害_

图4．11质量比3／7的iPP／PB共混样品125 oC等温结晶过程(H．1)。

a光学显微镜照片：b 998 cm。强度分布：C 1219 cm‘1强度分布。
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(a)

§
售

图4．12 a球晶不同方向上的生长速率；10 min b和30 rain c时球晶生长前端的PB浓度分布。

第一次结晶完全后，将样品升到220 oC再次消除热历史10 min。125 oC第

二次等温结晶过程如图4．13所示。与凰．1热处理相似，结晶初期依然能看到两组

份浓度的不均匀分布。与第一次结晶过程不同，两组份对应的特征峰强度分布与

球晶形态基本吻合，并且球晶内的强度分布也相对均匀。PB和iPP的浓度分布

在空间上有很好的对应。表明热处理次数增加改变了体系中两组份的浓度分布。
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；L呈ik墨!隆翌}隧濯i豳《 竺电：二二。主澍!二二．正薹薹；隧遂羹鋈霾露；睡鋈蓄隘翟
t=10 rain t-25 rain t--50 min t=75 min t-100 min

豳圈露隧霹言
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一
图4．13质量比3／7的iPP／PB共混样品125。C等温结晶过程(nt-2)。

a光学显微镜照片；b 998 cm一强度分布；c 1219 cml强度分布。

第二次等温结晶完全后，再升温至180 oC消除热历史10 rain。125 oC第三

次等温结晶过程如图4．14所示，球晶生长前端出现树枝状晶体。160 min后，晶

体尺寸不再变化。两组分特征峰强度分布与球晶轮廓非常匹配。不同方向上的生

长速率都表现出非线性生长方式(图4．15a)。与第一次结晶过程相比，生长速率

均有所降低，球晶生长前端PB浓度整体下降到60～80％(图4．15b和C)，接近

组分的原始配比浓度3／7。在相同的浓度坐标区间内，浓度波动幅度明显下降，

生长前端的PB浓度经过多次热处理后变得相对均匀。表明循环热历史过程促进

了两组份共溶，原先区域性富集的PB组分逐渐与iPP形成更均匀的相态分布。

第一次热处理过程，PB聚集较为集中，相畴尺寸分布较窄。晶体生长过程可实

现绕道生长，从而生长速率并不受到影响。随着热处理次数增加，两相趋于共溶，

聚丁烯富集程度减小，相畴尺寸分布变宽(如图4．16)。晶体生长开始受到各个

方向上PB组分的抑制，生长速率上也因此表现出非线性。同时，共溶过程使两

组份的折射率差值变得更小，因此在光学显微镜下看不出相畴变化过程。

80
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t=10 min t=40 min t=80 min t=120 min 仁160 min

(b)

图4．14质量比3／7的iPP／PB共混样品125。C等温结晶过程(Ht-3)。

a光学显微镜照片；b 998 cml强度分布；c 1219 cml强度分布。

(a)

，、

莹
＼_，

《

dt(min)

d(ore)

(c)

d 0an)

图4．15 a球晶不同方向上的生长速率；10 min b和40 rain C时球晶生长前端的PB浓度分布。
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图4．16不同热历史条件下的两组份浓度与相畴尺寸分布的关系。

4．4结论

本部分内容主要用光学显微镜和显微红外原位研究了不同质量比的iPP／PB

共混体系中独特晶体形态的形成过程。实验结果表明不同热处理过程对球晶形态

和晶体生长动力学有着显著的影响。同质量比的共混样品分别从高温和低温起始

消除热历史，前者形成的球晶具有明显的双折射性，而后者则几乎没有。随着热

处理次数的增加，晶体形态逐渐发生改变，分别由原先的致密性和孔洞型球晶转

变成分叉和花朵形球晶，并且在球晶生长前端出现新的树枝状晶体。在不同组成

比的共混样品中，晶体生长速率均随着热处理次数的增加而降低。当共混体系中

PB含量较少时(30％)，iPP晶体都表现出线形生长行为。进一步增加PB含量

至50％和70％，iPP晶体在第一次热处理过程中仍然保持线形生长。而在随后的

热处理过程中，线形生长速率开始偏离，表现出非线性的生长行为。在显微红外

原位测试过程中，通过各组分对应的吸收峰强度分布，表明分相过程在iPP／PB

共混体系中具有不可逆性。热处理次数的增加有利于两组份发生共溶，原先富集

较为集中的PB组分逐渐与iPP形成更为均匀的相态分布，iPP球晶生长开始受

到来自各个方向上的PB组分的限制。
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iPP和PB虽然具有相似的重复单元结构，然而在相同的环境基底下，它们

各自的球晶形变方式却截然不同。PB的球晶形变过程非常均匀，球晶以仿射形

变的方式从球形逐渐变成椭圆形，伴随周围小球晶共同形变。在球晶赤道方向，

应力集中导致的黑色环带随着形变过程在球晶内扩展。而iPP球晶的形变则明显

受到了细颈扩展的影响，并表现为非均匀的形变方式。当细颈完全穿越整个球晶

时，球晶形变几乎没有发生，而此时周围的小球晶己发生明显取向。直到应变硬

化阶段，球晶的形变才逐渐发生。

在PB晶型II拉伸诱导晶型转变的基础上，我们进而开展了一些PB晶型I

的力学行为研究。想进一步通过二维相关性的数据分析方法，比较iPP和PB两

种球晶样品在拉伸过程中晶体与无定形取向相关性以及取向度与结晶度相关性

的差异。通过偏振显微红外实验，我们对PB晶型I的晶体峰923 cm_做了强度

积分处理。在整个形变过程中，923 cm"1强度都表现为纺锤式的形态分布。与iPP

体系不同的是，PB红外光谱中可以代表无定形的特征峰在文献中未曾有报道。

在第四章共混晶体形态实验中我们曾经提到，1219 cm。在PB熔体中的吸收非常

强。纯PB熔体冷却结晶，1219 cm‘1强度会迸一步增强。由于特征峰完全重合的

缘故，我们没有就此问题再进行深入分析。

iPP单个球晶拉伸过程的形变行为研究已经比较彻底，形变过程中结构如何

演变也比较明确，取向度与结晶度的变化与力学行为都有很好的对应关系。虽然

球晶结构是结晶性高分子的基本组成，其晶体形态、晶型、尺寸也都是决定材料

宏观物理性能的主要因素。但单个球晶的形变研究其实是基于一种理想的模型。

在真实的材料加工过程中，非等温结晶产生的都是不均匀、不规则的球晶形态。

薄膜加工的后拉伸过程主要也是针对这种微观结构进行处理，并显著影响材料的

最终应用性能。介观尺度的多球晶形变机理通常采用有限元模拟的方法来研究。

借助显微红外的微区分析手段，我们对iPP长满球晶的样品进行了原位拉伸实验。

与纯料iPP形变过程一样，球晶填充的iPP样品拉伸过程中也会有细颈产生。与

纯料iPP细颈匀速扩展过程不同，当细颈扩展前端即将接近球晶时，形变倾向于

在球晶的界面发生，并且很快球晶的轮廓就变得模糊不清。在原位采集过程中，

由于细颈的原因，样品在不断的发生运动。数据采集时我们需要暂停施加拉力，

以便捕捉固定区域的结构变化。因为无法跟踪球晶的运动过程，这就为微区分析

带了麻烦。

在iPP／PB共混体系的晶体形态研究过程中，我们发现热处理温度对相态分

布有显著的影响。在常规的相容性结晶高分子共混体系中，当样品处于共溶温度

范围，两组分互容。处于单相温度区，两组份则发生分相。这个过程在相图上表
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现为可逆性。然而在iPP／PB这个体系中，却表现的非常奇特。我们用显微镜观

察并没有发现这个可逆过程(可能是因为两组份之间的折射率较为接近)，然而

通过显微红外，我们却发现不同热历史温度，两组份的不均匀分布始终存在。在

该体系中似乎不存在完全共溶的状态。目前有关该体系的晶体形态研究都没有一

个共同的温度起点，更多是在没有消除干净热历史的条件下就直接降温结晶，这

必然对晶体形态及生长动力学产生影响。另外，在这部分研究工作中，我们仅仅

给出了熔体中PB的一维浓度变化，而没有定量给出球晶内的浓度分布，因此缺

少了整体的二维浓度分布图。针对这点，我们可以在数据处理方法上再加以改进，

或者选用更具有代表性的样品体系。在高熔点iPP的结晶形态总结的基础上，我

们还对低熔点PB组分的受限结晶过程进行了跟踪。通过逐步降温的方式，我们

看到了PB球晶在iPP晶体中的生长过程，并拍摄了录像。有意思的是，PB的球

晶形态在发生互穿后却没有变化，但偏光双折射却变化明显。这是否来源于分层

现象，即iPP与PB形成了层状结构，PB在自身熔体区域自由生长，以至于显微

镜看到的只是一种错位现象。这些特征都值得我们去做进一步的探究。

万方数据



致谢

致谢

本论文及相关研究工作是在导师李良彬教授的悉心指导下完成的，回想四年

前拿到中国科大的博士录取通知书，至今我都庆幸自己能够成为软物质课题组的

一名成员。四年研究生学习生活，感谢李老师在学业上给予我的鼓励与鞭策。李

老师不仅仅为我们创造了良好的科研环境与学术氛围，让大家在科学探索的道路

上奋勇前进。更重要的是拥有一份崇高的教育情怀，以培养人才为己任。努力发

掘每位同学的学习潜能，并使之成为有核心竞争力的研究型人才。

在论文完成过程中，还要感谢国家同步辐射实验室的戚泽明老师为我提供了

充足的显微红外机时，保证了实验的顺利开展。感谢汪啸工程师在软件编程上对

我的帮助，大大优化了数据处理进度。感谢李向阳博士在文章写作上对我的指导，

实现了我的第一篇SCI。感谢课题组已经毕业的同学：远华、李俊、执华、道亮、

许璐、海龙、卫青，谢谢曾经有你们的陪伴。感谢课题组即将毕业和在读的同学：

田楠、刘艳萍、朱姗姗、陶娇娇、昆朋、刘栋、韦明、陈明明、令蒲、苏凤梅、

又新、王震、卢杰、李静、晓伟、吕飞、胡婷婷、徐佳丽、刘红利、李薛宇、杨

皓然，很荣幸能和你们成为同学。祝愿你们顺利完成学业，实现自己的人生理想。

另外特别感谢辅导员裴香涛老师，核科学技术学院小邱老师对我毕业问题的关注。

感谢曹老师给我工作上的建议。感谢于师傅和詹老师对我生活的关心!祝愿你们

每天都过的开心快乐!

感谢国家自然科学基金(批准号：51033004，50973103，20774091，20904050)：

国家重点基础研究发展计划(批准号：2010CB934504)资助项目；教育部博士

点基金项目(批准号：200803580011)；中国科学院重大仪器支持项目(批准号：

YZ200927)中国科学院百人计划择优支持项目(批准号：018)对本论文工作的

支持。感谢我的母校一中国科学技术大学。在这里，我们有机会接受了更高层次

的科学教育，聆听到了大师们的学术讲坛，重塑了自己对科学的理解和价值观。

学校也为我们生活上提供了非常好的住宿和饮食条件，让我们在忙碌的学习之余，

能够感受在家的温暖。最后，我想对自己的父母说一声感谢。感谢你们把我养育

成人，感谢你们这一路的见证和陪伴，感谢你们一如既往的理解与支持。

随着博士论文的完成，意味着我即将离开校园生活，告别二十四年的求学之

路。此刻，我不禁回想起我的小学、中学、大学生活中的一些场景，我很想念那

时的老师和同学们。学生生涯纪录了我的成长经历，伴随着我从懵懂的小孩到而

立之年，即将担负起家庭与社会的责任。作为一个曾经的专科生，我很感激拥有

了这份完整。在此，打上一个句号。暂停脚步，给自己一个深深的拥抱!

万方数据



在读期间发表的学术论文与取得的研究成果

在读期间发表的学术论文与取得的研究成果

已发表文章

1)陈炜，丛远华，洪执华，苏凤梅，周韦明，李良彬：Ic，同步辐射显微技术在高

分子材料结构研究中的应用。物理，2012，41，236．243。

21 Wei Chen，Xiangyang Li木，Hailong Li，Fengmei Su Weiming Zhou Liangbin Li木．

Deformation-induced crystal transition of Polybutene一1：an in situ FTIR imaging

study,Journal ofMaterials Science，2013，48：4925-4933．

3)Liang Chen，Wei Chen，Weiming Zhou，Jing Li，Yanping Liu，Zeming Qi，

Liangbin Li木．In situ microscopic infi'ared imaging study on deformation-induced

spatial orientation and phase transition distribution of PAl2．Journal ofAppl拓d

PolymerScience．Accept．

4)Jing Li，Hailong Li，Lingpu Meng，Xiangyang Li，Liang Chen，Wei Chen，

Weiming Zhou，Zeming Qi，Liangbin Li丰．In·Situ FTIR imaging on the plastic

deformation of iPP thin films．Polymer，2014，55，1 1 03-1 1 07．

5)Fengmei Su，Xiangyang Li，Weiqing Zhou，Wei Chen，Hailong Li，Yuanhua Cong，

Zhihua Hong，Zeming Qi，Liangbin Li．Accelerating crystal—crystal transition in

poly(1·butene)wkh two—step crystallization：An in-situ microscopic infrared

imaging and microbeam X-ray diffraction study,Polymer,20 1 3，54，3048-30 1 6．

6)Zhihua Hong，Yuanhua Cong，Zeming Qi，Hailong Li，Weiming Zhou，Wei Chen，

Xiao Wang，Yingui Zhou，Liangbin Li，Studying deformation behavior of a single

spherulite with in situ infrared microspectroscopic imaging，Polymer，2012，53，

640．647。

7)Yuanhua Cong，Zhihua Hong，Weiming Zhou，Wei Chen，Fengmei Su，Hailong Li，

Xiangyang Li，Ke Yang，Xiaohan Yu，Zeming Qi，Liangbin Li．Conformation

ordering on the growth front of isotactic polypropylene spherulite．

Macromolecules．20 1 2，45，8674．8680．

待发表文章

8)Wei Chen，Xiangyang Li，Yanping Liu，Jing Li，Weiming Zhou，Liang Chen，

Liangbin Li木．The spatial correlation between crystalline and amorphous

orientations of isotactic polypropylene during plastic deformation：an in—situ

observation with FTIR imaging．European Polymer Journal．Submitted．

9)Wei Chen，Youxin Ji，Weiming Zhou，Yanping Liu，Liang Chen，Liangbin Li木．

万方数据



在读期间发表的学术论文与取得的研究成果

Influence of thermal history on crystalline morphologies of isotactic

polypropylene in its miscible blends with Polybutene-1：an／n-situ FTIR imaging

study．In preparation．

91

万方数据


	封面
	声明
	摘要
	英文摘要
	目录
	第一章 绪论
	1．1 高分子结构与性能研究
	1．1．1 高分子材料的力学性能
	1．1．2 结晶性高分子形变机理
	1．1．3 高分子球晶在单轴拉伸过程中的形变

	1．2 高分子共混材料
	1．2．1 高分子共混体系的相容性
	1．2．2 高分子共混体系中的相分离与结晶
	1．2．3 高分子共混体系中的晶体形态

	1．3 红外光谱在高分子材料研究中的应用
	1．3．1 红外光谱技术
	1．3．2 红外二向色性
	1．3．3 显微红外技术

	1．4 原位样品装置及样品体系
	1．5 本论文的研究目的和研究内容
	参考文献

	第二章 显微红外原位研究聚丁烯单个球晶的晶型转变
	2．1 前言
	2．2 样品制备与实验方法
	2．3 实验结果
	2．4 讨论
	2．5 结论
	参考文献

	第三章 显微红外原位研究聚丙烯单个球晶的形变行为
	3．1 前言
	3．2 样品制备与实验方法
	3．3 实验结果与讨论
	3．4 结论
	参考文献

	第四章 聚丙烯／聚丁烯共混体系独特球晶形态研究
	4．1 前言
	4．2 样品制备与实验方法
	4．3 实验结果与讨论
	4．4 结论
	参考文献

	总结与展望
	致谢
	在读期间发表的学术论文与取得的研究成果

