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摘要

摘 要

“预有序是否存在?”这一极富有争议性的科学难题不仅仅存在于高分子体

系，在其他凝聚态体系如胶体、液晶中也同样存在。完美的晶体包含了分子内有

序以及分子间有序(取向有序和位置有序)。如果预有序存在，可以预见的是：

预有序结构将会包含了其中的-N两种有序。在针对诱导期的相关研究中，小角

x射线散射，傅里叶红外光谱等实验结果显示在结晶开始之前的诱导期内，分子

链己开始损失部分构象熵，首先形成分子内有序，进而分子间耦合形成分子间有

序。如果从无序到有序存在预有序过程。那么从逻辑上讲，在晶体生长的前端，

分子链从无序到形成规整的晶体排列也会存在预有序。如果能确定晶体的生长前

端的位置，我们便可以预知预有序发生的地点(假如预有序存在的话)。此时结

合微区分析的技术特点，便可直接确定生长前端的分子图像，直接回答：“预有

序是否存在?”这一长期困扰科学界的难题。

基于以上分析思路，我们以生长中的等规聚丙烯球晶为模型体系，利用微焦

点X射线衍射以及显微红外谱学成像作为研究手段，获得生长中的等规聚丙烯球

晶样品的晶体以及构象有序的空间分布，描绘出球晶的生长前端的分子图像，直

接回答了“预有序是否存在?”这一科学难题。主要的研究工作及结论如下：

(1)建立和发展同步辐射显微红外与微聚焦X射线衍射的原位研究高分子晶

体生长的方法学；

(2) 以等规聚丙烯为模型体系，利用微聚焦x射线衍射确定了生长中球晶的真

实边界。在获得了真实边界信息的基础上，利用显微红外成像研究了生长

前端的分子有序行为。实验结果显示：在晶体生长前端，存在构象有序链

段。偏振红外成像进一步证明构象有序链段存在取向有序的特点，基于此，

发现了晶体生长前端预有序存在的直接证据，并描绘出预有序的分子图

像。

(3)球晶的生长包含两种晶体生长前端，一种是撑起球晶框架的dominant片

晶的生长前端，另一中是框架内填充过程的subsidiary片晶的生长前端，

我们基于显微红外成像结果，通过定量化计算，发现在subsidiary片晶的

生长前端也存在预有序行为。

(4)流动场诱导结晶，长久以来存在一科学难题：宏观外场参数与分子链所感

受的外场应力之间存在错位。换言之，即无法将外场功定量准确地耦合到

单根分子链上。这一错位直接导致了无法实现定量模型的建立。针对该难

题，区别于宏观的流动场加载方式，本论文设计了双结晶性两嵌段共聚物

左旋聚乳酸．b．氧化乙烯嵌段共聚物(PLLA．b．PEO)模型体系，通过PLLA
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来对共价键连接的另一端的PEO施加均匀的单分子力拉伸作用。借此从

分子尺度研究了拉伸诱导结晶行为。

本论文的主要创新点如下：

(1)建立和发展原位同步辐射显微技术研究高分子晶体生长的方法学；

(2)描绘出高分子球晶的生长过程的分子图像，回答“晶体生长前端，预有序

是否存在?"这一科学问题。

(3)在凝聚态体系中，发展了单分子力学拉伸诱导结晶的方法学，通过准静态

的拉伸过程，首次将外场参数(应变)定量化的耦合到每根分子链上，在

分子尺度研究了拉伸诱导高分子结晶的行为。

关键词：高分子预有序，高分子球晶，显微红外成像，微焦点X射线衍射
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ABSTRACT

Whether pre—ordering exists is a crucial fundamental question about polymer

crystallization，which is also a big challenge in condensed matter physics。Ideal

crystal requires both intramolecular and intermolecular long range ordering

(orientational and position ordering)，while preordering structures contain one or two

of them in which intrachain conformational ordering seems to be essential．In the

induction period，conformational ordering has indeed been observed before the

occurrence of crystallization．It is natural to conjecture that conformational ordering

should also take place at the growth front of crystal．If the location of growth front is

targeted，the postion where preordeing occurs would be predicted．Additionally,with

the combination of micro—analyzing techniques，we could get involved into the

question whether preordering exists or not．

Aimed to answer it，in this thesis，a series of in—situ micro-analyzing techniques

were employed to study the growth front of isotactic polypropylene(iPP)spherulite，

especially the region outside the boundary observed with optic microscope(BOM)．

With the combination of micro-beam X-ray diffraction and micro IR imaging，we find

the direct evidences to prove that a pre—ordering layer occurs at the growth front of

iPP spherulite。The existence of this growth front layer with a thickness of 30 pm

provides US a new physical picture to understand polymer crystallization。The major

work and conculsion are listed as follows：

(1)A series of methodologies for studing polymer crystallization with in-situ

micro IR imaging and micro-beam X—ray diffraction were developed based on

synchrotron radiation source．

(2)Real growth boundary of growing iPP spherulite was firstly determined by

in-situ micro beam X-ray diffraction．The growth front of dominant lamellae was

checked by micro IR imaging．The IR data indicates that a layer of conformational

ordering segments exist at the growth front，whose thickness is 30¨m．Polarized IR

imaging data further demonstrate that these conformational ordered segments are

organized perpendicular to the growth direction of growing spherulite．All of these

evidences provide preordering exists at the growth front．

(3)The growth front of subsidiary lamellae was also checked by micro IR

imaging．Quantitative calculation results reveal that pre-ordering exists at the growth

front of subsidiary lamellae．Accordingly,a new physical picture of growing

III
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spherulite is proposed．

(4)Flow induced crystallization is a long standing non-equilibrium

thermodynamic challenge in physics．An obstacle on solving this challenge is how to

correlate macroscopic external field to single molecular conformation or strain．

Herein，we devise a single molecular force generating method in a condensed system，

which is possible to give molecular strain and allows US to correlate molecular strain

with stretch—enhanced nucleation quantitatively．This single molecular force

“generator”is constituted by a symmetric poly(L·lactide)-b·poly(ethylene oxidel

(PLLA-b—PEO)diblock copolymer．In-situ SAXS and DSC measurements reveal that

the increase of force and strain on each PEO block promotes the nucleation of PEO

crystal．The free energy of the stretched PEO chain，calculated with the brush model，

is incorporated into the classical nucleation theory,which accounts the major

acceleration of nucleation rate。This single molecular force generating approach with

direct correlation between molecular strain and nucleation rate is an effective t001

toward the establishment of molecular theory of flow induced crystallization．

Therefore，the main innovations of the present research work are listed as

follows：

(1)A series of methodologies for studing polymer crystallization with in-situ

micro IR imaging and micro--beam X--ray diffraction are developed based on

synchrotron radiation source．

(2)The controversy question whether preordering exists at the growth front is

answered．And a related physical picture of growing spherulite is also proposed．

(3)A single molecular force generating method is devised in a condensed system，

which is possible to give molecular strain and allows US to correlate molecular strain

with stretch．enhanced nucleation quantitatively．

Keywords：preordering，spherulite，micro IR imaging，micro—beam X-ray diffraction
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第一章绪论(高分子结晶的研究现状)

1．1 引言

人类的文明起源于漫长的石器时代，迈过数千年的铜器和铁器时代，如今跨

进了飞速发展的高分子时代。高分子，这一被誉为二十世纪最伟大发明，广泛的

出现在民用、军事、航天等各领域。由于高分子材料拥有易于成型加工、比强度

高等特点，在很多领域，它逐步取代了传统金属和非金属材料[1-4]。高分子材

料改变了人类的生活。各式的塑料、橡胶、天然或合成高分子纤维让我们有了华

美的服饰、舒适的家居、便捷的交通⋯⋯对于高分子材料，全球年使用2．3亿吨，

其中三分之二为可结晶性的。调控结晶性高分子的结晶过程可以影响高分子的晶

型和晶体形态，进而决定了制品最终的热学、光电、机械等性能。而针对高分子

结晶开展的研究为改进加工成型工艺、控制并提高制品的最终性能提供了可靠的

科学依据。同时，高分子结晶是一种重要的相变过程，是凝聚态物理中的基本研

究课题之一。因此高分子的结晶成为科学界和工业界所广泛关注的研究热点

[5—8]。

高分子结晶，其物理实质为在热力学驱动下的液固相转变。所以，高分子结

晶的相关理论发展，绝大多数借鉴了小分子结晶的成型的研究方式或者成熟的理

论基础。但是与小分子结晶不同，因为高分子具有长链结构，通过共价键连接的

重复单元在参与晶格排列时，高分子链“牵一发而动全身”。这样的长链化学结

构特性注定了高分子具有更为复杂、奇妙的结晶过程，因此吸引了众多科学工作

者的关注和兴趣，但同样也给研究者带来了极大的挑战。从20世纪30年代，

Abitz，Gemgross和Herman[9]提出高分子结晶的缨状微束模型(如图1．1a)开

始，高分子结晶领域的科学家一直致力于清晰的描绘高分子结晶的分子图像，进

一步发展相关的分子理论。1957年Keller,Till和Fisher『10．13]分别独立观察到

了高分子单晶，由此推断出长链折叠的概念(如图1．1b)。1961年，Lauritzen与

Hoffman发展了相应的生长理论雏形[14，15]。近年来，随着同步辐射X射线散射

技术、原子力显微镜技术等新技术的发展，旋节分解辅助成核(spinodal．assisted

nucleation)模型[16—22]矛11多步成核模型(multiple stage growth)[23，24】也相应的

提出。但是，目前为止，对利用加工条件调控高分子材料的结晶及最终性能的研

究工作仍处于探索阶段，其根本原因之一是缺乏一个完善的高分子结晶的分子机

理。多达1．5亿吨的结晶性高分子材料绝大多数仅仅用于满足简单的日常生活需

要。但针对具有高性能的高分子高端产品的开发、利用还处于相对初级的阶段，

其根本原因之一也是高分子结晶的理论基础不够完善。而缺乏直接、有效的手段
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跟踪高分子结晶过程直接制约高分子基础研究[14．16，23．29]。

本章中，首先简要的介绍高分子结晶理论的基础，而后简单的介绍描述高分

子结晶的动力学过程的LH理论，接下来几个小节，再简单地介绍近20年所提出

的新的模型。

1．2高分子结晶理论的基础

1．2．1晶体模型

随着人们对高分子结晶的认识的深入，在实验基础上，发展各自的高分子结

晶的模型，企图解释所观察到的各种实验现象。但是由于研究设备的限制，这些

模型或多或少具有片面性，不同的观点之间的争论仍在进行，尚无定论。下面介

绍几种主要的结晶模型。

当高分子学者逐步接受了高分子的长链这种物理图像后，X射线衍射也引入

高分子的研究领域。相关的研究结果证实了不完善的晶体结构的存在。打破了关

于高分子无规线团杂乱无章的聚集态概念。20世纪30年代，Abitz，Gemgross

和Herman等人提出了缨束状模型【9]。如图1．1a所示，模型认为，单根分子链会

横穿多个晶体。在晶区内，多根分子链并行排列形成规整的晶体结构；在非晶区

内，分子链无序排列。这些晶体扮演着物理交联点的角色。缨束状模型可以解释

一些实验现象，比如：高聚物的宏观密度比晶胞密度小。在当时，缨束状模型被

研究者广泛接受，并沿用了很长时间。

B

图1．1(a)缨束状模型的示意图；(b)折叠链模型的示意图。

20世纪50年代后，随着电子显微镜的发展，并应用到高分子结晶领域，Keller

2
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等人借此观测到溶液培养的聚乙烯单晶的结构[10]。实验结果显示，高分子单晶

的厚度约为10 nm。而电子衍射结果进一步显示高分子链沿着单晶的薄片的法向

方向而取向。根据这些实验结果，高分子链只有沿着单晶薄片的法向方向进行折

叠，才能形成这一的凝聚态结构。因此，产生了折叠链模型(如图1．1b)。当然

基于链折叠这一思想，也发展了松散折叠链模型、隧道折叠链模型等ElO．13]。

基于高分子无规线团概念，Flory通过半定量地推算，以聚乙烯为例，得到

聚乙烯的松弛时间太长的结论。而在实验中，聚乙烯的结晶速率太快。这样两者

所导致的结果是：聚乙烯分子链来不及产生近邻折叠，只能对局部的链段进行调

整。因此推测在片晶中，如图1．2，绝大部分相邻并行排列的两段分子链分属于

不同分子的链段，与折叠链模型不同(折叠链模型中相邻的链段属于同一根分子

链)[30]。小角中子散射实验结果显示：聚乙烯、等规聚丙烯、等规聚苯乙烯中

分子链的均方回转半径和熔体中的一样[31】。这一系列结果支持了支持Flory的

插线板模型。

1．2．2平衡态热力学

图1。2插线板模型示意图

在平衡态理论中，涉及到两个平衡状态的问题时，最基本的要求就是给出两

个平衡状态的自由能的差值。基于此，对于结晶而言，不管是处理熔体结晶，还

是溶液结晶的问题，我们需要写出厚度为，的晶体与熔体之间的自由能差额的表

达形式。借此用来描述所谓的结晶驱动力。并且需要确立了厚度为，的晶体处于

稳态或者亚稳态的条件下，物理参数比如温度、厚度等等之间的相互关系。在描

述自由能之差时，从熔体环境中形成一个晶体，自由能通常有两项变化，一部分

是体自由能(结晶会导致自由能的降低)，另外一部分是表面自由能(由于晶体

创造出若干个新的晶面，会导致自由能的增加)。对于体自由能而言，通常热力

学上会做一个假设处理：假设我们所描述的晶体是无限大的晶体中的一部分。换
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言之，认为单位体积的体自由能不随着晶体尺寸的大小而变化。而表面自由能的

出现，则增加了整体的自由能。如果在熔体中产生一个新的晶核，那么自由能的

变化可以用如下热力学方程进行描述[32]：

AG=仃-I-2Acte一删Z (1．1)

此处仃。代表端表面的自由能(彳表示端表面的面积，高分子片晶核有上下

两个端表面，所以作出的自由能的贡献为刎O")，灯是体自由能，Z为片晶厚e
度，仃表示侧表面，边缘棱角等作出的自由能的贡献的总和。如果折叠面(端表

面)自由能比较大，则第一项盯可以忽略，可以得到如下方程：

AG=2Ao-e一删， (1．2)

只有当AG<0时，晶体才会有可能稳定存在。因此有：

，>20-e／zSaw (1．3)

在给定的灯条件下，对于高分子片晶而言，上述不等式的最低值为高分子
片晶所具有的可能的最小厚度乙咖通常将高分子晶体的厚度表述为：

blmi。+甜 (1．4)

如果8t／l非常小，且心可以用温度的函数来表达时，方程1．3可以用来确
定熔点和计算端表面的自由能。假设高分子链无限长，此时暂不考虑端基的影响。

对于无限长的高分子链：

AF=衄一TAS (1．5)

式中，胡与△s分别为本体的单位体积的焓变和熵变，两者具有温度依赖
性。此处的本体热力学参数都是基于无限大的晶体来考虑的。在平衡熔点(the

equilibrium melting point，r)：

AF=AH一弓AS=0 (1．6)

此处，近似假设心与△S在F附近恒定不变，则对于丁温度下，

AF=脯一丁心=埘·△叫零 (1．7)

式中的，△丁=(砰一T)为过冷度。将方程1．7带入方程1．3得到：

，>竺墨 ㈣
AH·△』。

从上式可以看出，片晶厚度随着过冷度成反比例变化。同样地，我们将方程

1．11写出温度的关系式，在给定的片晶厚度，的条件下，温度满足：

丁<罕{，一嚣) (1．9)

上述不等式的最大值就是片晶的熔点(已(z))的表达式。方程1．8与1．9

使用下图曲线表示。

4
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图1．3等温结晶温度与片晶厚度以及片晶厚度倒数之间的依赖关系[32]。

实验发现，上述考虑到分子链的端基效应在中、高分子量的体系内可以忽略。

即片晶的熔点仅仅与片晶的厚度相关，而跟分子量无关。所以方程1．9可以用于

确定平衡熔点，也即使将片晶的厚度外推到无限厚，即厂1趋近于零时与r轴的

交点即为平衡熔点。如果龃已知，上图b中的斜率可以用来确定端表面自由能

吒的大小[32]。

1．2．3 Turnbu ll和F i sher的小分子经典成核理论

结晶可以用均相成核(homogeneous nucleation，也叫做初次成核，primary

nucleation)和晶体生长(crystal growth，也可以称为二次成核或者是表面成核，

secondary nuclcation)来进行描述。经典的晶体成核概念由Gibbs，Volmer，Kossel

所提出[33-36]。该概念建立在这样的一个假设基础上：在过冷状态下，热力学

涨落会克服成核位垒，达到热力学稳定状态。该成核位垒，主要由晶粒形成所创

造的新的表面自由能所提供。一个具有恒定体积和能量的核子，它的存在的概率

可以通过波尔兹曼定律来进行计算。它正比于exp(AS／k1，其中船为熵变，k为
波尔兹曼常数。在恒定的压力和温度下，一个给定尺寸的核子的存在的概率正比

于exp(一ac／kT、}。基于这些假设，Tumbull和Fisher根据反应速率理论提出了晶
体的成核速率[37—40]：

，+=(NkT／h)expl一《AG++△q)／kr (1．10)

其中，h是普朗克常数，Ⅳ是参与结晶过程中未结晶的单元个数，AG’为成
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核位垒，△q为扩散活化能。方程1。13也可以使用在二次成核上。这种情况下，

分子在平坦表面上的二次结晶，经历了由成核控制的过程，成核速率与成核位垒

和扩散活化能成指数关系。

1。3 Laur i tzen-Hoffman结晶理论

高分子的结晶过程是由无序的高分子链自发，在热力学驱动力的作用下，形

成了三维的规整的有序结构。如果试图去研究高分子的结晶过程，最直接的方法

是看到每根分子链的运动路径。显然目前没有任何一种实验方法可以实现。单纯

的去跟踪在结晶过程中的某一根分子链，而它的轨迹并不能代表所有的分子链的

行为。为了能试图去清晰地描述高分子的结晶过程，在这里，将平均场的处理方

法引入高分子结晶：将所有分子链等价成一根分子链，由这根分子链来代表所有

分子链的行为。而Lauritzen．Hoffman所提出的结晶理论(Lauritzen．Hoffman

Theory，LH理论)正是采用了这种处理方法【5，14，1 5,41]。

1．3。1 LH理论的物理图像

基于经典的小分子成核理论，和上述的平均场处理方法，1961年开始，

Hoffman，Lauritzen，Frank和Tosi等人提出并发展了LH理论[15，411。他们使用

侧向生长、表面成核控制过程来描述高分子片晶的生长速率。该理论的分子图像

如图1．4所示：已经存在的一个光滑的晶体表面提供了一个晶体生长前端，熔体

状态的高分子可以基于该生长前端进一步参与晶格排列。高分子链在基底表面

上，首先沉积第一个链段上去，即表面成核(二次成核)。在此过程中，需要形

成两个新的侧表面，其表面自由能为盯，同时体自由能会降低。以后的链段在此

侧表面两侧沉积时不再产生新的侧表面，但是分子链反复进入晶体时，会产生折

叠，需要克服链折叠功口。由于分子链的反复折叠将会产生折叠表面，该折叠表

面也称为端表面，其表面自由能为仃。。刚才所提及的第一个沉积上去的链段就

是核(阴影部分)，成核以后以侧向生长速率g向两边铺展，铺满～层即形成厚

度为bo(链尺寸)的新的晶层。如此反复一层接一层的生长，晶体生长前端就以

线生长速度G不断扩展(线性生长速率G的方向沿着晶体生长前端面的法线方

向，该生长速率与结晶温度成线性关系)。此处所指的基底，可以是一个均相的

初始核，也可以是一个异相核或已经生成的晶体，其厚度即以后的折叠链长度

，=，。+；基底的表面上因存在某些终止缺陷而被分成平均长度L=力，木％的小区

6
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域，％是链段的宽度，耽是链段数目[5】。

G

图1．4 LH理论的表面成核与生长模型[5]。

1．3．2 LH理论中的链段的沉积过程

LH理论的分子图像是分子链吸附到生长面，形成该生长面的核，然后进行

近邻折叠在核两侧进行生长。那么基于这样的分子图像，在LH理论中，表面成

核与生长的自由能变化，以及链段参与结晶和离开晶面的速度常数如图1．5所示。

其中最困难的一步为核的形成，也就是第一个链段沉积在基底表面上的过程。第

一个链段的成核过程需要克服最大的自由能位垒(因为其所需要创造的新的表面

最多)。LH理论所描述的第一个链段成核过程如下：第一个链段结晶时，首先

吸附在生长面上形成活化络合状态，这种活化络合状态使分子链的一段损失一部

分构象熵，在生长面上变成伸直状态，与基底表面平行排列。但此时，分子链段

尚未参与进入晶格的排列。并没有结晶热焓的释放。这一步所对应的速率常数为

么D，么。是整个结晶过程的的最慢速率步骤。当吸附的分子链达到活化络合状态以

后，分子链段便以很快的结晶速率么在晶体生长表面上参与结晶，此时创造出

两个新的侧表面。刚才所提及的第一个链段离开晶格的速度常数为B1。当第一

个链段填入晶格以后，形成了新的成核位点，在它的两边创造出两个可结晶的位

置，则后续的分子链段在此两侧仅需生长参与晶格的排列。而这些后续的链段的

结晶将不再产生新的侧表面和表面自由能。但是这一过程会形成链的近邻折叠，

分子链必须克服链折叠做功g，因此这一步是决定铺展速率的慢步骤，速率常数

么。折叠后分子链再次参与晶格的排列。此后链段排入晶格的步骤是快速过程，

其速率常数为4’，后续链段离开晶格的速率常数为BE5，44]。

7
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图1．5表面成核过程中新增加茎杆的自由能变化曲线示意图

1．3．3 LH理论中的三个生长区域(growth reg i me)

LH理论中的结晶分子模型是折叠链片晶。基于这一出发点，Hoffman等人

认为，折叠链片晶形成的过程就是高分子以链序列的方式从各向同性的熔体中直

接吸附在生长面，并自我调整，参与至晶格的排列的过程(1．4．2描述了分子链

参与晶格排列的过程以及自由能的变化)。其中每个链序列长度和片晶厚度都相

等。在高分子的结晶过程中，高分子链段，会将前一次形成的光滑晶面作为基底

吸附上去，并调整构象，形成一个新的所谓的“晶核”，这个过程可以称之为次级

成核或者二次成核过程；然后，其他的链段会沿着这个“晶核”向两侧迅速的铺展，

此铺展速率为g。 设Z为稳定的最小片层厚度，仃，为折叠链端表面能，心为体
自由能(与过冷度△T成比例)，则有以下结论：

z=2吒／廿 (1．11)

G⋯p(蔫) (1．12)

基于以上理论基础上，Hoffman等人进一步提出了Regime Transition模型

【5]，该模型预言了三种不同的生长区域，即：Regime I，II和III。其分子图像，

如图1．6所示，这三个生长区域分别对应不同的动力学方程。该模型认为，Regime

I，处于高等温结晶温度段，此时过冷度低，成核难，为成核控制过程；Regime III

于低等温结晶温度段，此时过冷度高，成核容易，为生长控制过程；Regime II，

处于低等温结晶温度和高等温结晶温度段中间，为成核与生长同时控制的过程。

三个Regime区的生长速率G，存在固定的比例关系。处于熔体状态的高分子链

在晶体生长前端的晶面上，首先沉积第一个链段上去，形成次级成核。在此过程

Administrator
矩形
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中，增加了两个新的表面自由能为玎，这个过程需要克服一定能量位垒。

㈨(to Regime盯 x
￡黜 Regime饼

图1．6 LH理论的Regime转变生长理论分子示意图：(a)Regime I，成核控制过

程；(b)Regime II，成核与生长同时控制过程；(C)Regime III生长控制过程

[44]

Regime I发生在高结晶温度区域，对应着低过冷度△丁。此时成核速度慢，

可以认为在晶体的生长前端，高分子链参与晶格的排列从一个表面成核开始，此

时发生的次级成核速率是晶体线生长速率的决定因素，当一个表面成核形成之

后，其余分子链则迅速在核两侧进行侧向生长，又形成一个光滑的生长前端。如

此反复。当在基底上完成长度为L的铺展，使晶体增加‰的厚度。Regime I的线

生长速度为[5，14，15，41—44】：

G1三iboL=boi(nLao)=(昔)exp(一O；／Rv)exp(一Kg∽／T(AT)) (1．13)

式中：

C1=‰[半][警] (1．㈧

Kgu)=篙争 ∽均

蜴为扩散活化能。其中L为基底的宽度，在g／L《iL条件下，该生长基底

上仅仅形成一个表面核子[451。

当过冷度AT增加时，进入了Regime II区域，如图1．6b所示的分子图像，此

时成核速度比较快，在长度为L的生长前端晶面上多处成核，晶体线生长速率受

次级成核速率f和侧向生长速率g两个因素共同控制。Regime II的线生长速度为：

嘞暑bo(2ig)¨2=(昔)exp(一醇肛丁)exp(一K则)／v(Ar)) (1．16)

式中：

9
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c口‰C1／2r(TbokT)(华)(器)l／2晰似／0"／ 砷
h G zD、 ．j

K则，=篙争

(1。17)

(1．18)

Regime II中的生长逐翠与L尤夭[46，47]。

Regime III发生在高过冷度区域，此时成核速度极快，以致核与核之间的平

均距离已接近链的宽度。这种情况下，事实上已经不存在侧向铺展的过程，而是

被表面成核所代替，所以生长速度嘞0(2 i。据此，Regime III的生长速度表式应

类似于Regime I，但指前因子较小。同时在Regime III，生长面在微观尺度上是

粗糙的。Regime III的生长速度定义为：

％啪概)=Co‰[半][警】 (1．18)

式中n脚一般为2．0—2．5[5]

c肌。‰[竿][警] (1．191

Kg(m)≈Kg∽=篙笋 ∽20，

1．4 SG的粗糙表面生长模型

Sadler教授等人在1983年首次对动力学理论中成核是速度控制因子提出了

质疑。其质疑实验基础是在特定的温度条件下，晶体的生长前端会由平直转变为

粗糙的。在高温条件下，这些特殊形状的晶体更容易出现。而通过选择不同的溶

剂，也会得到这些结果。Sadler教授等人根据低分子量体系的相关实验，提出了

晶体的生长前端是粗糙表面的生长机理[48．50]。该机理描述了一个全新的晶体生

长前端的图像：晶体生长前端有很多的起伏，是粗糙的，并非是光滑的平面。与

LH理论中茎杆在生长前端的增加不同，在粗糙表面生长模型中，在生长前端新

增加的茎杆不会创造出过多的表面，表面自由能也不是主要自由能位垒的主要贡

献者(LH模型中自由能位垒的主要贡献是表面自由能)。在SG的模型中，自由

能位垒的主要来源是：在晶体生长前端，不同长度的茎杆在不断地尝试网生长前

端吸附。当短的茎杆(小于片晶的厚度)吸附到生长前端，则阻碍了长的茎杆往

10
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生长前端吸附。所以只有当短茎杆从生长前端脱附下来，长的茎杆才有机会和可

能往生长前端进行吸附。在SG模型中，由于统计不同长度的茎干在生长前端的

吸附非常复杂，所以很难给出定量表达式。该模型也认为片晶的厚度仍然是动力

学上由最快生长速率的片晶来决定。且片晶厚度总体上均一。使用SG模型可以

解释短链高分子片晶生长的自中毒现象。短链高分子结晶通常形成伸直链晶体或

者整数次折叠片晶。片晶厚度不连续变化。而长链高分子在晶体生长过程中则可

以采用非整数此折叠，片晶的厚度随着结晶温度连续变化[26，48．50]。

1．5旋节相分离辅助成核模型

1．5。1 0 I msted提出的普适性温度一归一化密度相图

1998年，Olmsted教授等人提出了高分子熔体的普适性温度一归一化密度相

图，如图1．7所示[51]。其中横轴表示归一化的密度pw，它的定义是熔体的平均

密度与单体核体积(specific volume ofmonomer core)的乘积。换句话说就是平

均密度与单体核的紧密堆积的最大的密度的比值。所以该最大密度比值是不可能

被任何状态超越的。该理论的一个重要内容是：考虑了分子链的构象从无规线团

到螺旋结构的转变所对应的自由能的变化。其中此处的螺旋结构与晶体的中的规

整构象基本一样。Olmsted所绘制的相图与双组份体系的相图类似，但是此处序

参量不同。在双组份体系中，序参量是两组份的组分含量比值，而在此处，对于

单组份的高分子熔体，序参量可以说是链的构象，或者粗略的讲是刚性链段的长

度或者是取向度。在这个相图里面，结晶的方式和过冷度相关，当高分子熔体被

淬冷到熔点％和binodal温度之间的共存区域，那么晶核会直接从熔体中产生，

这就是通常我们所说的均相成核机理。但是，如果将高分子熔体直接淬冷到

binodal温度以下，那么在晶体成核之前体系的状态会发生构象有序的变化。因

此，在体系被淬冷到亚稳态区域(binodal温度与spinodal温度之间的时候)，体

系会通过成核生长的机理产生出各向同性相与各向异性相(向列相)的相分离。

如果低于spinodal温度，那么体系将会首先经过旋节相分离机理控制的相分离过

程。当相分离结束之后，晶核将首先从取向的区域产生，而各向同性相将会有可

能转变为各向异性相[16，51]。

尽管不可能从定量的角度使用这个相图去分析真实的高分子，但是我们可以

定性的去理解相分离过程。比如根据这个相图，可以推测在PE体系中比PET体

系中更难发生SD相分离。PE的归一化密度pw约为O．685，该值大于归一化密

度的临界值0．53，所以SD相分离会在更低的温度发生，而对于PET体系而言，

由于其相关长度较大，导致归一化密度较低，且接近于临界值，所以该体系中，
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SD相分离所发生的温度会比较高[16，51]。

O。，彳

誉
钝

岣《靛7S

图1．7 Olmsted所提出的温度一密度相图[511。

1。5。2 Kaj i等人提出的旋节相分离辅助成核模型

Kaji教授等人基于小角x射线散射、傅里叶红外光谱、去偏振光散射等试

验结果推测出了旋节相分离辅助成核模型[16．191。旋节相分离辅助成核模型的核

心物理思想是：分子链从无序到有序过程中经历了分子内有序，分子间有序以及

随后的相分离过程。他们所提出的模型描述的从无序到有序的过程如图1．8所示：

首先，分子链从无规线团出发，损失部分构象熵，形成局部分子内有序(形成规

整的构象)，如螺旋结构(helical chain)，“之”字链构象(zigzag)，该过程中能

量变化约为40 kJ·mol～；在形成局部分子链内有序后，进行了早期的旋节相分离

阶段(early stage ofSD)，在该阶段分子链内的构象有序链段(螺旋结构等)，开

始并行排列。分子链段并行排列的区域形成了取向的微区(oriented domain)，其

他区域分子链仍处于无规状态，这个过程可以使用Doi理论进行描述，也称之为

Doi区域；随后便进入旋节相分离后期(Late stage of SD)也即是Binder区域，

在上个过程中形成的取向的微区进一步生长，微区之间具有自相似性，这些取向

微区的生长通过团簇的扩散和界面处的随机交换产生[16．191。

12
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图1．8在非稳态结晶前的诱导期内的结构形成机理示意图[16】

根据上述所提出的旋节分解相分离辅助成核模型，基于Olmsted所给出的温

度一密度相图，Kaji教授等人进一步提出了对于单组份体系的均相成核的结晶机

理(如图1．9)。当结晶温度在乃以上时，在液相和晶体相共存区域成核直接从

熔体开始，这就是广为人知的高分子晶体的成核机理。如果在共存区内，结晶速

率非常低，将会在熔体中形成单晶。当结晶速率比较高的时候，通常都会伴随着

相分离。如果样品被淬冷到死以下，将会发生相分离。最常见的例子是PE和

PP，当将这两种体系淬冷到死和瓦温度之间，进入了亚稳区域，将会通过成核

生长类型的相分离的方式形成了液滴状的取向的微区(向列相)。在另一方面，样

品通过淬冷的方式，直接冷却到瓦以下，进入非稳区域，将会通过SD形式的相

分离产生各向同性相和取向相(向列相)。在这两种相分离发生后，在成核生长

方式中形成的向列相液滴或者是SD方式中形成的取向相中所产生的向列相将会

通过SD的方式经历一个二次相分离过程。这种相分离在晶体成核之前发生。通

显彰
R一⑧
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过二次相分离，产生近晶相和无定性相(各向同性)，并且产生最终的晶粒。在

这个过程中，向列相内的缠结高分子链将会通过分子链沿着轴向的滑移机理被排

除在近晶相之外。这个二次相分离的过程将会在成核之前产生长周期，这就是所

谓的“小角X射线散射先于广角x射线衍射先出现变化”。在这种情况下，成核

生长方式是通过一次相分离形成的大液滴进一步发展成为球晶。而通过SD相分

离方式所得到的小球晶，因为核会被限制在特征波长尺寸的相区内[16—19]。

图1．9单组份体系的均相成核的结晶机理示意图[161。

Kaji教授等人提出的结晶的初始状态的结构形成示意模型图。其中N&G代

表取向微区的成核生长；SD：通过旋节相分离方式得到的各向同性和取向相区；

乃，瓦，瓦分别为双节相分离温度，旋节相分离温度和结晶温度；h各向同性；

N：近晶相；C：晶体。

1．6多步生长模型

自20世纪90年代开始，随着同步辐射X射线衍射，AFM等仪器的发展，越来越

多的新的实验现象引发了科研工作者对高分子结晶的重新审视。

14
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1．6。1多步生长模型的分子图像

Strobl教授提出了缠结的高分子熔体中的片晶生长机理，该机理的核心思想

是：在片晶的生长前端，分子链并非处于无规线团状态。从无序到完善的片晶，

分子链存在一个连续的渐变过程，其示意图如图1．10所示。该示意图描绘了Strobl

模型中从mesomorphic层直到最终片晶的连续变化过程。高分子结晶的过程首先

由无规线团开始，分子链形成分子内构象有序以及部分分子间有序附着到晶体的

生长面前端的侧表面，形成了一层mesomorphic层。该mesomorphic层内，分子链

处于部分被拉伸状态(部分的取向有序和位置有序，即局部的分子间有序)，但

是它们也已经具有了部分规整的构象排列。也即是具有了部分分子内有序以及分

子间有序。在生长前端，聚集体的密度随着空间位置的变化而变化。Mesomorphic

层内密度略微高于远端各向同性的熔体区域的密度，而低于晶体的密度。

Mesomorphic层内的分子链具有较高的运动性，使得分子链从熔体与mesomorphic

层之间的边界开始并行排列，排列的同时形成折叠矛Hloop。该mesomorphic层具

有一个最小的厚度，该厚度可以确保在熔体之中，该层能稳定的存在

(mesomorphic层的侧表面与熔体接触形成一个新的边界)。这些并行排列的分

子链不断的自发增厚。在mesomorphic层增厚的过程中，分子链沿着链方向运动能

力也在变化，在与熔体的边界处运动能力比较强，并且在mesomorphic层增厚过

程中运动能力减弱，运动能力的降低导致了中介层的增厚达到一个临界值。此时，

mesomorphic层向具有更高有序的结构转变，此时形成所谓的粒晶层(granular

crystal layer)。在粒晶合并为片晶的过程中，也就是粒状层内部晶体完善的过程，

最终得到片晶。

综上，Strobl教授认为片层生成过程主要分为三个步骤：首先，高分子链段

先产生一个能结晶的mesomorphic层；其次，当mesomorphic层的厚度达到某一临

界值时，转化成粒晶层；最终，粒晶层合并为完善的片晶，到达稳定状态

[23，24，52．54]。
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图1．10 Strobl等人所提出的晶体多步生长模型[24]

1．6．2实验证据

Strobl教授的模型的实验基础主要来源于对迄今为止发现的所有研究体系中

结晶线(crystallization line)和熔融线(melting line)的差别。Strobl等利用原位

的小角X射线散射(SAXS)研究sPP[55]，PE，PCL[56]和iPP[57]等一系列聚合

物等温结晶和熔融过程。为了避免片晶增厚等因素影响熔融过程，所以在选择研

究体系的时候引入了共聚单元和立构缺陷(除了PCL体系之外)。基于可控温度

的原位SAXS检测，通过后期针对散射曲线的数据拟合，可以得到长周期(三)、

片晶厚度(以)、结晶度等数据。根据散射强度的变化趋势可以推测结晶过程或

者熔融过程中结晶度的变化。将上述数据进一步与温度参数进行对应，得到温度

依赖关系。通过上面的实验方法，Strobl等人得到了两个普遍的现象：(1)晶体

的厚度以不管在等温结晶还是熔融过程都保持不变； (2)超过结晶温度疋，熔

融过程立即开始。并且在熔点瞄到熔融曲线的最大值。基于这两个现象，Strobl
等人进一步研究了结晶温度乃、熔ArsAA片晶厚度巩三者的关系。通过一系列

不同样品的结晶和熔融实验的结果，得到了如下图(1．1 1)所示的熔融线、重结

晶线与结晶线[51]。

熔融线、重结晶线与结晶线，这三条线显示了高分子结晶过程中，结晶温度、

熔融温度与片晶厚度的倒数之间的依赖关系。根据Strobl等人系列的实验数据发

现，结晶线和重结晶线均不随着样品的化学结构的变化而变化。而且在共聚单元

的含量和立构规整度的改变的同时，这两条曲线基本不受影响。熔融线与前两者

不同。熔融线会伴随着化学结构变化而发生改变。当共聚单元的含量增加或者是

立构缺陷增加时，熔融线会向低温近似平移。在图中，重结晶线与熔融线存在一

个交点墨，该点的物理含义是表示重结晶的结束点。如果片晶的初始厚度小于墨

16
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所对应的厚度，那么在熔融发生之前，都会先发生重结晶的现象。在加热的过程

中，无论在哪里到达重结晶线，《1都会沿着重结晶线变化，一直到达至峨所对
应的温度，则此时晶体开始熔化。

图1．11熔融线、重结晶线与结晶线的普适示意图[51]

图中1．11中熔融线(meltingline)描述了熔点与d二1的对应关系。当片晶厚度

趋于无穷大时，即djl趋近于0，便得到平衡熔点砰。结晶线(crystallization line)

描述了结晶温度与d二1的对应关系。实验数据的处理结果显示结晶线的斜率要高

于熔融线，且两线存在交点。同样的与熔融线类似，将片晶厚度再进行外推，趋

于无穷大时，得到一外推熔点r，其中r≥芽。那么如何去理解这些曲线?熔

融线描述的是从晶体相到熔体的转变温度与相尺寸之间的依赖关系。结晶线所要

表述的也是从熔体到晶体转变与相尺寸之间的依赖关系，即结晶与矗二1的关系。

而且r≠砰。从实验结果可以很明显的看出，结晶线与熔融线存在差别，这一

差别说明了结晶和熔融是两个不同规律所控制的过程，并非两个可逆过程。也即

使说结晶线所揭示的相转变过程并非熔融线所描述的相变过程的逆过程。且

r≠T7，所以结晶线所描述的结构并非熔融线中所描述的片晶结构，而是高分

子从mesomorphic层到晶粒相转变。而且这些有序度低于片晶的结构在疋上便会

熔融。也就是说在结晶的初期所得到的初始态晶体并不是完善的片晶，而熔融线

所对应的是完善的片晶。这也就合理地解释了“为什么熔融温度总是高于结晶温

度?”这一问题。这里，所描述的基本思想是：结晶并非熔融的逆向过程。熔融

的过程是：晶面上的有序分子链离开晶面变成无序的熔体过程；而结晶的过程是

经历了多步结晶过程，而并不是分子链直接吸附到晶面，参与到片晶的晶格排列。

据此Strobl等人提出了自己的片晶多步生长模型[23，24，52—581。
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Strobl教授所提出的多步生长模型，也有一些其他实验证据可以验证。

Michler在低密度聚乙烯体系中，使用TEM看到了聚乙烯的片晶由一节节的小晶

粒组成[59]。Strobl等人通过sPP体系为研究对象，观察到未经过退火处理的晶体

里面存在明显的粒状的亚结构，在经过退火处理后，粒状结构消失，得到了均匀

的平滑的片晶[60]。

图1．12左图为使用AFM的轻敲模式所得的sPP在135 oC等温结晶照片，右图

为上述样品立即升温至150 oC进行退火处理的测试结果[60]。

如果片晶的生长前端存在mesomorphic层，那么对于球晶体系，在球晶体系

的生长前端也会存在。因为球晶有大量的片晶组成。Olley与Bassett曾将等规聚

丙烯进行等温结晶，获得孤立的生长球晶，然后迅速将上述样品淬冷到玻璃态。

使用偏光显微镜进行观测，得到淬冷的球晶样品的表面存在一层“quench-halo”

(如图1．13所示)[61]。

图1。13在155 oC等温结晶过程中，所生长的等规聚丙烯球晶经过淬冷到玻璃态，

发现球晶周围出现了“quench．halo”[61]。

Strobl等人使用偏光显微镜，原位观测以聚乙烯共聚物(PEc014)的球晶生

Administrator
矩形
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长过程。得到如下球晶生长动力学过程的偏光显微镜照片。如图1．14所示，发现

在生长过程中，视场内存在5 gin尺寸的预有序结构，这些预有序结构在偏光显微

镜下的强度逐渐增加。随着等温结晶时间的增加，在预有序结构中间形成球晶的

晶核，球晶进一步长大。球晶内部的光强要强于外部的预有序结构。最终球晶长

满整个视野[62]。

一寨爹簟兮1；“灌
图1．14 PEc014在92 oC的等温结晶过程的偏光显微镜照片。所对应的采集时间分

别为O，600，1800和63000 S(从左到右)，图中的标尺为10 p．m[62]。

而在其他特殊的体系，比如共聚多酯C7TB4，Perez等人研究了C7TB4在不同

等温结晶温度下的晶体生长过程。实验发现，在高温下(114。c)，体系只经历了

从无序到晶体相的直接转变；而在低温下，经历了由无序到向列相，再到晶体相

的两步转变。在中间温度(9951]109。C)，这两种转变方式共存[63]。

图1．15在不同等温结晶温度下，C7TB4的结晶过程的原位光学显微镜照片。其

中95 oC通过两步转变完成结晶。在114 oC，无序直接向晶体完成转变。而中间温

度，两者共存[63】。
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Gatos等人使用显微拉曼，扫描了生长过程中等规聚丙烯球晶。实验结果发

现在球晶外的A矛IJB点，偏光显微镜中并未发现有任何结构的存在，但是使用809

cm。1所计算的“结晶度”大约为5．10％。作者虽然解释其为使用拉曼检测方法时，

一些无规的构象所导致的统计误差，但是这里很有可能是真实存在的结构信息。

何况作者所使用的809 cm。1作为结晶峰还存在争议[64]。
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图1．16(A)使用显微拉曼从A点至B点，扫描生长中的等规聚丙烯球晶，步长

10¨m，左图为系列单谱，右图为实空间偏光显微镜照片。(B)系列扫描位置所

计算的结晶度与扫描距离的对应图[64]。

1．7 Muthukumar的晶体生长前端熵垒模型

高分子结晶是个非常复杂的多步过程。其中最大阻碍结晶速率的因素为速率

决定因子。比如：对于熔体结晶和高分子量的体系的溶液结晶而言，互穿高分子

链的缠结对于结晶的动力学而言将会至关重要。而在低分子量体系的溶液结晶

中，自由的扩散将会控制结晶的动力学过程。在高分子结晶中，结晶速率基本在

10～．10¨n汕，而在扩散控制的晶体生长中，结晶速率一般在10．105岫讹的范围。
很明显，高分子结晶的速率低于扩散控制的晶体的结晶速率近四个量级。从这里

可以推测，在高分子结晶的生长前端，会存在某种位垒，或者是熵的张力。基于

这一推测，Muthukumar教授等人提出了晶体生长前端模型，如下图1．17所示。

该模型假设，在一定厚度的高分子晶体的生长前端，会有一些高分子链堆积在此。

由于高分子链的堆积，导致生长前端的高分子浓度(％)显著的大于本体浓度

(Co)，并形成一层边界层(boundary layer)。由于边界层的高分子链的浓度较高，

这些互穿的、并未吸附到生长前端的高分子长链将会损失部分的构象熵，形成了

一个熵垒。高分子链在吸附到晶体的生长前端之前，必须要克服这个熵垒[65，66]。
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图1．17浓度(C)和自由能(①)随着离界面距离(r)的变化曲线。高分子链

堆积在生长前端(上图)，形成一层边界层，此处的分子浓度急剧增加，同样创

造了下图中的熵垒[65】。 、

1．8其他成核理论

Wunderlich教授等人基于LH理论中的次级成核过程，提出了分子成核理论。

该理论核心观点是：高分子结晶的出发点为高分子的整链，而并非链内的某些链

段。Wunderlich等人认为每条单独的高分子链在进入晶体时，都会遇到比通常的

次级成核更高的自由能位垒，该位垒的存在导致晶体生长比较困难。长链相对于

短链而言，更容易参与晶格的排列。通过实验，Wunderlich等人发现，在分子量

宽分布的体系中结晶时，当分子量大于某一临界值之后，才有可能在生长面参与

晶格的排列。而低于该临界值的分子链则保持熔体状态。与LH理论不同，

Wunderlich的理论认为晶核的尺寸为固定值，它是由等于片晶厚度的链段长度决

定[67-69]。

胡文兵教授等人在Wunderlich提出的分子成核理论的基础上提出了新的片
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晶生长动力学模型，即高分子成核和生长的链内成核模型。他们认为，分子链参

与片晶生长的位垒不同于LH理论中在光滑的生长前端生成新的茎杆的位垒，而

是在初级成核或者片晶生长前端的单链发生链内折叠次级成核所需要克服的位

垒。该模型主要研究对象是长链的柔性高分子，对于短链和刚性的高分子，链间

成核往往更重要[70．73]。

1．9静态条件下，高分子结晶的问题和挑战

通过以上对几个主要的高分子结晶理论和模型的相关研究工作的总结，发现

虽然科研工作者针对高分子结晶展开大量的工作，也取得了很重要的进展，但是

依然很多问题存在并处于长期的争论之中。

1．9．1结晶是否从无规线团开始?

现代高分子物理的发展，是基于Flory的理想链无规线团模型。然而这仅仅

只是一个假设。当高分子链处于熔体状态时，高分子链的构象是否真实女HFlory

所提出的处于无规线团状态[74．76]?

Flory理想链模型的直接证据是分子量与线团尺寸(均方回转半径)的标度

关系。然而线团尺寸只是一个非常粗略的描述，基于小角中子散射的实验证据，

在有序晶体与无序熔体中，分子链的均方回转半径几乎完全相同。当分子链在晶

格中并行排列时，显然分子链已经不是无规状态。但是此时的均方回转半径却保

持一致，因此，在逻辑上讲，回转半径并不能确证无疑地支持无规线团模型。最

近，法INStrasburg研究组通过计算机模拟和理论分析发现，即使是在没有任何特

殊相互作用的条件下，链段的取向相关也不是按无规线团模型预测的指数衰减

(exponential decay)，而是按幂律衰减(power．1aw decay)，该结果表明理想链似

乎并不存在[771。

对Flory所提出的无规线团模型，还需要重新审视，该科学问题是： “结晶

是否真正的从无规线团开始?”或者引申开：“在熔体状态下，分子链是否已经

存在了局部有序?”

1．9．2折叠链模型是否正确?

20世纪30年代，Abitz，Gemgross和Herman等人提出了缨束状模型[9]。
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随后Flory等人发现，如果按照按照缨束状模型，晶核的尺寸和形状将受到限制，

如果需要形成大晶核，分子链必须与端表面法向方向呈300夹角。而更为严重的

一个问题是来源于端表面的无定形分子链对晶体部分的影响[78]，Zachmann等

人使用了二维格子模型，计算了缨束状模型下的端表面自由能，对于聚乙烯体系，

计算结果为700 erg／cm2，而折叠链模型的端表面自由能的实验值为50．200

erg／cm2，借此得出缨束状模型较折叠链模型而言自由能更高、不稳定的结论[79]。

这是折叠链模型成为主流分子模型的一个重要证据。而Keller等人通过溶液结晶

所得到的片晶实验证据支持了这一模型。在稀溶液体系中，高分子链通过链折叠

的方式形成片晶[11．13】。这一模型无可厚非。

2010年，Milner基于PE的熔体结晶的计算机模拟实验发现，在熔体结晶中，

PE成核倾向于缨束状模型，且分子链从无序到结晶经历了“rotator phase”的中

间过程[80]。在Flory所假设的无规线团状态可能不存在之际，在熔体体系中，

折叠链模型还是否正确?

1．9。3预有序是否存在?

“高分子体系内预有序是否存在?”这一科学问题要追溯至1967年。Yeh

等人使用电子显微镜，研究了PET淬冷至玻璃态的样品。在该样品中，他们首

次发现了颗粒状结构(nodule)。颗粒状结构平均直径为7．5眦。颗粒之间的平

均间距为12 nm[811。基于此Yeh等人提出了折叠链缨束状颗粒模型

(folded．chain fringed micellar grain model)[82】，该模型认为从分子链无序到有

序的晶体排列之间，会先经历一个分子链形成一个松散的折叠链取向结构的过

程。该模型当时引起了极大的争论[83，841，并被提出强烈的质疑。因为该模型

直接与Flory等人提出的无定形状态下，分子链以无规线团状态存在的概念相

冲突[85]。由于当时学者认为，小角中子散射可以证实Flory的模型[86]，所以

反对Yeh的模型的意见认为颗粒状结构可能为实验中的人为因素造成(电子显

微镜的虚焦)。但最近Geil等人反复的证实了nodule结构确实存在[871。

基于以上争论，Kaji等人使用SAXS、DPLS、IR等检测方式开始系统的研

究了结晶发生之前诱导期内的分子图像。通过PET的淬冷至玻璃态样品的退火

等温结晶的SAXS实验，他们发现在结晶开始之前，体系内出现了SD相分离，

实验发现特征波长大约为15 nnl，这一结果与Yeh的电子显微镜结果一致。DPLS

进一步证实了刚性的高分子链段的取向导致了SD相分离。在iPS体系中，通

过IR实验，发现在结晶之前，体系内分子链已经出现分子内有序，形成大量的

螺旋结构，这些螺旋结构增加了分子链的刚性。这一结果并在其他体系得到重
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复。基于以上实验结果，Kaji等人提出了旋节分解辅助结晶机理『16．19]。Olmsted

进一步发展了相应的理论[51】。

针对晶体的生长前端，也是一个从无序到有序的动态过程。Strobl等人根

据SAXS原位研究PE，PCL，PP等柔性链高分子的结晶与熔融过程提出了“多步

生长模型”——在晶体的生长前端，分子链从无序状态，形成了中间层，中间

层的分子链进一步转化形成粒晶层，粒晶层进一步完成形成片晶。AFM，TEM

等实验证据支持Strobl的模型[23，24，52．54]。Muthukumar等人的计算机模拟实

验也支持预有序存在的观点[65，66]。

当然，预有序是否存在?一直处于争论当中，2000年，Cheng教授、Lotz

教授、Strobl教授以及Muthukumar教授便在The European Physical Journal E杂

质发表综述性文章讨论预有序是否存在这一问题[23，27—29]。Cheng与Lotz认为，

在晶体生长前端，并无中间相的存在。分子链首先吸附到晶体生长前端，然后

分子内有序与分子间有序同时发生，参与晶格的排列[27，28]。Wang等人对Kaji

等人的实验结果也提出了质疑，将SAXS先于WAXD出现结构信息归因于

SAXS和WAXD的探测器的灵敏度[88，89]。Ryan等人提高了WAXD探测器的

灵敏度，发现SAXS的结构信息在WAXD之前产生[90，91]。

越来越多的证据显示，不仅仅是高分子体系，在胶体等凝聚态体系中，从

无序到有序会存在一个预有序过程，但是面对着传统观念的冲突，预有序到底

是否存在[92．102]?如果预有序存在，那么其分子图像是什么?对于这一系列问

题的解答，有助于让我们清晰的重新认识高分子的结晶过程。为进一步建立完

善的高分子结晶理论奠定实验基础。

1。10论文的研究内容和意义

“预有序是否存在?’’这是争议性科学难题不仅仅在高分子体系中出现，在

其他凝聚态体系中同样存在这一问题。在高分子体系中，目前仍然缺乏有力的直

接实验证据证明预有序的存在。那么接下来的问题是：“如果预有序存在，为何

我们很难获得预有序的结构参数?’’换句话说：“为何我们无法给出预有序的分

子图像?”

完美的晶体包含了分子内有序以及分子间有序(取向有序和位置有序)，而

可以预见的是，所谓的预有序，仅仅包含了其中的一到两种有序。相对于晶体而

言，预有序结构还近似的接近于熔体特性。在针对诱导期的相关研究中，如果存

在预有序，根据Kaji等人的图像，其空间分布不均匀，那么预有序结构将被包

埋在大量的熔体环境中，如果使用常规SAXS，IR，DPLS等检测预有序结构的话，
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显然对仪器的分辨率提出了更高的要求。而且SAXS的检测特点是电子密度差，

当SAXS捕捉到预有序的结构特征时，显然，预有序的早期形成过程已经缺失。

而IR可以检测预有序的早期形成过程——分子内有序，但对于某些体系无法直

接给出分子间的相互作用。DPLS可以提供分子链段取向信息，却也无法给出分

子细节图像。所以基于以上考虑，要确切的回答：“预有序是否存在?”并给出

预有序的结构参数，有以下三个需要努力的方向：(1)提高探测器的分辨率；(2)

发展多种检测方式联用装置；(3)发展微区分析技术。

对于方向(3)，如果能预期判定预有序发生的位置，使用微区的分析方式，

直接聚焦预有序位置，便可以将周围的大量的熔体背底信号排除。以此提高对预

有序结构的分析能力。在诱导期内，很难预知预有序在何处发生，或者预知晶体

成核从哪里开始。这无疑极大增加了研究难度。而如果从无序到有序存在预有序

过程。那么从逻辑上讲，在晶体生长的前端，分子链从无序到形成规整的晶体排

列也会存在预有序过程。而且如果拥有了晶体的生长前端，我们便可以预知预有

序发生的地点(假如预有序存在的话)。此时结合微区分析的技术特点，便可以

回答：“预有序是否存在?”这一长期困扰科学界的难题。

本论文基于以上分析思路，开展了如下工作：

(1)建立和发展同步辐射显微红外与微聚焦x射线衍射的原位研究高分子晶体

生长的方法学；

(2)以等规聚丙烯为模型体系，利用微聚焦x射线衍射首次确定了生长中球晶

的真实边界，在获得了真实边界信息的基础上，利用显微红外成像研究了生长前

端的分子有序行为，发现了在晶体生长前端，存在构象有序链段，并使用偏振红

外成像进一步描述了构象有序链段存在取向有序的特点，基于此发现晶体生长前

端预有序存在的直接证据，并描绘出预有序的分子图像；

(3)球晶的生长包含两种晶体生长前端，一种是撑起球晶框架的dominant片晶

的生长前端，另一中是框架内填充过程的subsidiary片晶的生长前端，我们基于

显微红外成像结果，通过定量化计算，发现在subsidiary片晶的生长前端也存在

预有序行为；

(4)同时，流动场诱导结晶领域，长久以来存在一科学难题：宏观外场参数与

分子链所感受的外场应力之间存在错位。换言之，即无法将外场功定量准确地耦

合到单根分子链上。这一错位直接导致了无法实现定量模型的建立。针对该难题，

区别于宏观的流动场加载方式，本论文设计了双结晶性两嵌段共聚物

PLLA．b．PEO模型体系，通过PLLA来对共价键连接的另一端的PEO施加均匀

的单分子力拉伸作用。借此从分子尺度研究了拉伸诱导结晶行为。
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根据以上分析思路和实验工作，本论文具有如下研究意义：

(1)建立和发展原位同步辐射显微技术研究高分子晶体生长的方法学；

(2)回答“晶体生长前端，预有序是否存在?”这一科学难题并描绘高分子晶体

生长前端预有序的分子图像；

(3)首次在凝聚态体系中，发展了单分子力学拉伸诱导结晶的方法学，通过准

静态的拉伸过程，首次将外场参数(应变)定量化的耦合到每根分子链上，在分

子尺度研究了拉伸诱导高分子结晶的行为。
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方法学

2．1前言

高分子材料已经广泛地应用于世界的每个角落，在军事、民用、航天等领域

逐渐替代了金属、合金、非金属等材料(如被称为“梦想飞机”的新型波音787

机体结构的61％为高分子材料)。纵观全球，每年使用的聚合物高达4亿吨，其中

结晶性高分子材料占有量达到三分之二。因此，高分子结晶成为了工业界和科学

界所关注的焦点领域[卜4]。高分子科研工作者经历近70年的不懈努力，在晶体

结构和晶体生长过程方面已积累了丰富的实验数据。绝大多数高分子结晶的理论

和模型都是基于小分子结晶的理论发展起来。小分子的理论和模型，能够充分的

描述热力学平衡状态。但是针对高分子的结晶过程，由于高分子的长链特性，平

衡态理论并不能详尽地描绘出高分子结晶过程的动态分子图像。比如针对高分子

晶体生长的诱导期还缺乏清晰认识，这正是近20年高分子结晶领域研究最多、争

议最多的一个研究课题。该方向包含着一系列的科学谜团，比如：高分子结晶是

否真正的从无规线团出发?在结晶开始之前，分子链是否无所作为、是否存在所

谓的预有序过程?高分子的原始核是什么样的分子图像?这一系列的科学谜团

的存在，说明对于高分子结晶，仍然缺乏一个完善的分子理论，甚至连结晶过程

的分子图像仍然模糊不清。而在结晶性高分子材料的D口--r过程中，对利用加工条

件调控材料结构形态及最终性能的研究工作也仍旧处于探索阶段，其根本原因之

一是缺乏一个完善的高分子结晶的分子机理。多达2．6亿吨的结晶性高分子材料

绝大多数仅仅用于满足简单的日常生活需要。但针对具有高性能的高分子高端产

品的开发、利用还处于相对初级的阶段，其根本原因之一也是高分子结晶的理论

基础不够完善。而缺乏直接、有效的手段跟踪成型Dil-c过程中微观结构和性能变

化直接制约高分子基础研究[5-8]。

2009年高分子物理前言科学问题研讨会认为：从整个高分子物理研究焦点

来看，近年来，高分子物理正呈现“非”与“多”的特点。其中“非”是指高分

子体系中的非平衡态、非均匀性以及非线性。而“多”是指多尺度、多组分、多

分散和多元相互作用。对于结晶、流变、玻璃化等难题，由于其问题的复杂性，

目前的研究工作缺乏突破性的进展。而制约因素与合适的研究手段的匮乏直接相

关。其中，“非平衡态”和“非线性”等要求研究手段的时间分辨以便跟踪研究

对象的变化过程；“非均匀”、“多组分”等特点则需要空间分辨对样品的各组分
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或者是均匀性的空间分布进行检测；“多尺度”特点要求研究手段能同时检测材

料不同尺度结构。细分到高分子结晶，其过程同样存在“非"与“多”的特性。

高分子的结晶动力学控制生长过程，并形成了多尺度结构。若要能详尽的研究高

分子结晶，需要原位的观测其结晶的动力学过程。针对以上高分子结晶中体现的

“非”与“多"的特点，若要真实、准确地描绘出高分子结晶的分子图像，必须

发展具有时间分辨、空间分辨并能分析多尺度结构的研究手段[9]。

第三代同步辐射光源的主要特点是增加了插入件技术。这一革命性的技术提

升使同步辐射光源的亮度提高到102。光子／秒。进而导致同步辐射x射线的亮度

大幅度提高。三代光源的X射线与常规光源相比，其亮度提高了12个数量级左

右。高亮度的光给实验技术带来的革新有两点：第一：缩短了单个数据采集的时

间，提高的样品检测时间分辨，这一特点保证我们可以跟踪材料结构形成和演化

动力学。第--：通过聚焦等技术，将高亮度的光源聚焦到微米甚至亚微米尺度的

光斑，并且聚焦后的亮度仍足以保证较高的时间分辨。再聚焦光下，将样品通过

精确的位移平台进行空间定位，便可以实现对样品的中不同空间位置的结构信息

的直接探测；如果辅助空间扫描程序，便可以对材料的整个空间进行显微和成像。

目前，微区吸收和衍射成像已经成为同步辐射发展的一个重要方向。高分子结晶

缓慢的发展，主要由于其“多”与“非”的特点，加上缺乏有效的检测手段，导

致其相关的理论发展遇到瓶颈。而同步辐射的显微分析技术正是解决目前高分子

学科发展的关键技术。

高分子材料多尺度、非均匀、非平衡的结构特点对原位检测技术提出以下几

点要求：(i)此检测技术能够检测不同尺度的结构信息。通常一种结构分析技术

涵盖的尺度范围都是有限的，因此，常常需要是多种检测手段的结合(比如IR，

WAXD，SAXS等)。(ii)结构的非均匀特性需要检测技术具有一定的空间分辨。

以等规聚丙烯球晶为例，其球晶直径在100¨m尺度，检测技术的空间分辨在几

个微米就满足基本的要求。(iii)非平衡和结构的动态演化特性需要检测技术具

有时间分辨。所幸高分子“分子链长”的特点，其结晶速率相对较慢。通过控制结

晶温度，时间分辨在秒至几分钟量级是可行的。

关于结晶性高分子，其分子结构和构象等信息在红外波段都有对应的特征吸

收谱带，使用红外光谱是跟踪分子尺度结构信息的有效手段，其检测尺度在分子

尺度。而其形成的规整有序结构可以使用X射线衍射来进行检测，其检测尺度

在纳米尺度。对于研究高分子结晶而言，红外吸收和x射线散射是～对理想的

互补技术，可以检测从分子尺度到100 IlIll的结构。再以原位联用的显微镜配合，

整体的研究尺度直接从分子尺度涵盖到微米尺度。由于同步辐射技术的发展，其

高亮度所带来的高空间分辩和高时间分辨，为还原结晶动力学过程提供了保障。
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因此，具有时间分辨的同步辐射红外谱学和X射线散射微区分析技术将是研究

多尺度、非均匀、非平衡高分子结晶有效手段。下面我们简要介绍两种同步辐射

微区分析技术的发展状况；

红外谱学的方法能够提供包括从链段重复单元、分子链的构象到晶体结构等

丰富的结构信息。结合偏振技术，可以得到基团或者分子的取向信息。将其和显

微技术相结合，可以对微小区域进行研究，通过选择特征的吸收谱带积分成像，

便同时将分子信息和空间分布信息进行耦合，是研究高分子聚集态和多相体系的

理想工具。根据红外光的波长，其显微的空间分辨极限在3．8岬。当然使用近
场显微的方式，可以将空间分辨率推进到亚微米量级。相比于常规光源，同步辐

射红外源的高亮度特点使得红外显微可以在衍射限制空间分辨率上进行研究，并

可以将测试波长范围延伸至远红外极低的波数区域。使用同步辐射红外光源展开

研究在1993年已经有成功的案例。1993年，世界上第一条显微红外实验站在

Brookhaven实验室建立。近几年，基于同步辐射光源的红外显微技术取得了重

要的进展，并日趋成熟。目前世界上已有超过30条红外光束线站正在运行，已

在化学、生命、材料、表面等学科领域都取得重要进展。同步辐射红外显微技术

的发展，对于研究高分子材料也提供新的机遇。在研究高分子结晶，固．固相变

和相分离以及分子链取向等结构变化中，不再是提供空间平均的结构信息，而获

得微区结构的演化动力学，其结果不仅告诉我们结构变化什么时候开始，更能告

诉我们从NJL开始[10．171。

图2．1 A和B分别是热致液晶纤维诱导聚丙烯结晶的偏光显微镜照片和沿纤

维两侧的红外光谱图分布，通过alpha和beta晶型特征吸收峰的比值，可以清楚

的得出不同晶型空间分布的信息(图2。1C)[5]。从图2．1C可以看出纤维首先

诱导alpha晶的生成，然后alpha晶再诱导beta晶成核生长[151。同样的原理，

利用特征吸收峰，显微红外成像可以研究高分子共混体系中不同组分的空间分

布。同步辐射光源的高通量在时间和空问分辨率有非常大的优势，有望能原位检

测微区相分离，结晶和其它有序过程。
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图2．1(A)热致液晶纤维诱导聚丙烯结晶的偏光显微镜照片；(B)沿纤维两侧

的红外光谱图分布；(C)alpha和beta晶型空间分布。

同步辐射微聚焦X射线衍射、荧光以及近边吸收技术能以亚微米尺度的空

间分辨能力捕捉晶体结构、元素分布和价态等信息，被广泛应用于环境、生物和

材料等领域[181。对于高分子材料，微焦点x射线衍射能获得晶体结构信息及其

空间分布，由于光源和聚焦导致的亮度提高，使该技术可开展结构演化动力学的

研究。就x射线检测技术本身特质而言，其对测试环境、样品的要求不高。这

样便可以将X射线检测技术与变温、拉伸、剪切、高压等多种原位检测装置进

行原位结合。同时，还可以将其与红外、拉曼等方法结合。国际上，欧洲同步辐

射中心(ESRF)，日本Spring．8同步辐射中心都建设了微焦点小角和广角X射

线散射实验站。基于此，高分子科研者已经开始使用微聚焦显微技术开展相关工

作并取得了一些结果。ESRF的Riekel教授是发展微焦点X射线衍射的开拓者，

他与多个高分子研究组合作，研究了高分子的二次结晶，蜘蛛丝、合成高分子纤

维样品的结构与力学性能关系。日本的Nozue教授研究了PCL和PVB共混物的

带状球晶结晶。我国第三代同步辐射光源一上海光源的一期线站就已经建成一条

微焦点X射线显微线站(BLl5U)。目前，通过KB镜聚焦，微焦点X射线的光

斑尺寸可以达到微米量级，通量保持在1011 photo／s。如此高的光通量使单点检测

需要的时间可以到亚秒量级，已达到一般探测器的响应极限【18．25]。
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如图2．2所示，将一只蜘蛛缚于固定架，使滚轮旋转引导蜘蛛纺丝，利用同

步辐射微焦点X射线衍射直接将光斑聚焦在蜘蛛丝上，在线跟踪蜘蛛纺丝过程，

研究蛛丝成型过程中的结构变化[23】。同理，利用同步辐射微焦点X射线显微技

术能够直接对高分子材料结晶过程中不同空间区域的晶体结构的形成的动态过

程进行捕捉。如果能控制结晶速率，并辅助空间扫描，便可原位得到晶体结构、

结晶度等信息的空间分布。

图2．2使用同步辐射微焦点X射线衍射技术，在线跟踪蜘蛛纺丝过程中的结构

有序过程

针对“高分子球晶的生长前端是否存在预有序”这一科学问题，将同步辐射

显微红外与微焦点X射线衍射结合使用是目前研究这一问题的最佳手段。使用显

微红外，我们可以获得分子有序的空间分布信息，而微焦点X射线衍射可以给我

们提供晶体信息的空间分布。根据以上思路，如果要回答这一科学问题，首先我

们必须发展同步辐射原位显微成像技术研究高分子结晶的方法学。

2．2研究内容

2．2．1研制与同步辐射显微红外、微焦点X射线衍射技术联用的微型

加热装置

机械尺寸设计：所设计的微型加热装置，必须符合合肥国家同步辐射实验室

(NSRL)红外实验站的红外显微系统以及上海光源(SSRF)微焦点X射线衍

射实验站的空间尺寸和光路要求设计(图2．3所示)。

对于国家同步辐射实验室红外实验站的红外显微系统(Broker Hyperion
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3000)，配合显微红外使用的原位拉伸装置必须满足以下两点：(1) 样品所处

的水平位置距离显微红外载物台的表面的垂直距离小于8 rnlTl；(2)加热装置整

体厚度小于28 mm。

上海光源的微焦点X射线衍射实验站所使用的样品台是由日本Kohzu公司

的七个不同运动方式的电机组合成的七维位移平台，最大承重3 Kg，而且聚焦

光斑所处的水平位置到样品台的水平位置的垂直距离约为52 mm，样品台可竖直

上下运动的垂直距离为10 mm。配合微焦点使用的热台必须满足以下点：(1)整

体重量小于3 Kg；(2)该原位加热装置还必须满足样品中心到底面的距离为52

+】mm。

图2．3(左)国家同步辐射实验室红外站的显微红外光谱仪；(右)上海光源硬X

射线微聚焦及应用站的样品台照片。

控制温度范围设计：针对常用结晶性高分子体系的消除热历史温度及等温结

晶温度，目标设计温度加热范围在25．350 oC，温度精度为±O．1 oC。

2．2．2同步辐射显微红外、微焦点X射线衍射数据处理

显微红外光谱进行微区实验时，一种方法是用面阵探测器(FPA)同时采集

几千个红外光谱，另外一种方法是首先设置扫描的范围和每点的大小，然后样品

台逐步移动，用常规探测器收集每个点的红外谱图，即mapping方法，对于微束

x射线衍射实验，也是通过mapping方法来实现微区的空间分辨实验。但是两种

实验都会产生大量的数据，因此，开展同步辐射微区技术应用于高分子的方法学

研究的一项任务是建立一套高效、准确的数据分析方法和批处理软件。

Administrator
矩形

Administrator
矩形



第二章发展同步辐射显微成像技术原位研究高分子结晶的方法学

2．3研究结果：

2。3．1研制配合同步辐射显微红外、微束X射线衍射装置使用的微型

热台

如图2．4A和B所示，为我们所设计、制作的超薄微型加热热台。加热部件

为两根3 mill的加热棒。加热载体为铜块，厚度5 mm，使用三根螺栓将热台悬空

固定，减少与外框的接触面积。外框使用铝材质，上下表面使用绝热材料保温。

热台整体厚度为8 rnlTl，加热温度范围为25．350 oC。温度控制精度为±O．1 oC。

该微型加热热台可以配合常规光学显微镜使用(如图2．4C)；也实现了配合同步

辐射显微红外装置连用(如图2．4D)。

图2．4(A)超薄微型加热热台实物图；(B)微型加热热台内部结构图；(C)微

型加热热台配合常规光学显微镜使用；(D)配合同步辐射显微红外装置连用。

如图2．5A所示，为配合微束X射线衍射使用的接触式加热热台，温度加热

范围25—350。C，温度控制精度为±O．1。C。但是样品两侧使用kapton薄膜作为窗

口，传热差，与加热块接触点和样品中一tl,存在温差。考虑到温差的存在，我们调

整方案使用气体加热，如图2．5B所示，据此消除了温差的因素。以上所有加热
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装置均使用EuroThem温控。

图2．5(A)接触式加热微焦点热台；(B)气体加热微焦点热台。

2．3．2等规聚丙烯球晶原位生长实验

使用图2．4中超薄微型加热热台原位生长等规聚丙烯球晶，升温至210 oC，

消除热历史10 min，后降温至135 oC成核。成核后升温至140 oC，进行等温结

晶。结晶过程每隔20 min采集一幅光学显微镜照片(如图2．6所示)。图中等规

聚丙烯晶体成规则的球型。随着等温结晶时间的增加，球晶尺寸不断增加。

图2．6在140 oC，等规聚丙烯球晶原位生长动力学过程。图中标尺为100 gm。

使用图2．5中气体加热热台原位生长等规聚丙烯球晶，升温至210 oC，消除

热历史10 min，后降温至135 oC成核。成核后升温至140 oC，进行等温结晶。

结晶过程每隔20 min采集一幅光学显微镜照片(如图2．7所示)。
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图2．7在145 oC，等规聚丙烯球晶原位生长动力学过程(时间间隔40分钟)。图

中标尺为100 gm。

2．3。3数据处理：

2．3．3。1使用FPA成像

显微红外系统(Bruker Hyperion 3000)配备了FPA(Focal Plane Array)探

测器，该探测器可以实现同时对空间面积为250 gmx250 gm的区域进行同时探

测。该面积内含有64x64个单点探测器，共计4096条红外单谱曲线。则空间分

辨可达到近4 lxm。可以选择单谱中的特征峰(在高分子体系中对应链单元、链

构象到晶体结构和取向)，通过使用OPUS 5。5软件积分成像处理，可以实现二维

强度等高线图与三维强度分布图的绘制(如图2．8A，B和C)。

2。3。3。2 Mapp j ng成像

针对Mapping成像，首先设置扫描的范围和每点的大小，然后样品台逐步

移动，用常规探测器收集每个点的红外谱图，即Mapping方法，对于微束X射

线衍射实验，也是通过Mapping方法来实现微区的空间分辨实验。若要处理这

两者产生大量的数据。必须发展批处理程序。该批处理程序主要由课题组另外成

员发展，笔者工作重点在发展原位装置。

2．3．3．3针对高分子球晶体系发展方位角积分程序

使用FPA技术，对高分子球晶的生长过程进行原位检测。选定特征峰，进

行强度积分，并得N-维等高线强度分布。确定球晶中心后，便可实现0-3600

方位角积分，得到强度随着径向距离的变化曲线(如图2．8D)。
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e

Radial distance(岬)

图2．8(A)142 oC等温结晶过程中等规聚丙烯球晶的显微镜照片；(B)998 cm。1

特征峰的强度所对应的二维等高线图；(C)998 cmJ所对应的三维空间强度分布；

(D)经过方位角积分处理软件所得到的998 cm。1强度与径向距离的依赖关系图。

2．4本章总结

本章节，为了解决“高分子晶体的生长前端是否存在预有序?”这一科学问

题，我们需要基于同步辐射显微红外与微束x射线散射技术来原位研究高分子

球晶的生长过程。根据合肥国家同步辐射实验室显微红外站以及上海光源微聚焦

x射线衍射站的装置参数，我们研制了相应的原位的加热实验装置，并发展、建

立数据处理分析方法，该系列方法学的建立，为解决上述“高分子晶体的生长前

端是否存在预有序?"这一科学问题奠定了基础。也为其他高分子领域其他原位

变温实验提供了实现的辅助。
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3．1前言

第三章高分子球晶生长前端的构象有序

从1960年开始，高分子结晶成为高分子物理界的一个重要的挑战，它吸引

了工业界和科学界的广泛关注。但是到目前为止，还是缺乏让人满意的分子理论

来描述高分子的结晶行为。其中一个至关重要但是悬而未决的问题就是在诱导期

内和晶体的生长前端，预有序是否存在?[1．10]在诱导期内，基于散射和谱学实

验证据，Karl等人提出了旋节相分离诱导结晶(spinodal assisted crystallization)

[10．16]。Olmsted构建了相关的理论[17]。Strobl提出了多步结晶理论，其中推测

在生长前端[8，9]。我们课题组也发现了在生长中的球晶内部，存在着预有序结构。

[18]。但是，到目前为止，关于预有序，还是缺乏直接、清晰的结构信息。

对于初级成核，很难预测成核点在哪里。这给直接探测成核位点的分子信息

带来了极大的挑战。与初级成核相比，研究晶体的生长前端就相对容易多了。如

果存在预有序，只要确定了生长前端的位置，便可以预知预有序发生的地点。结

合显微成像技术，便能回答晶体的生长前端是否存在预有序这一科学难题。球晶

是一个非常理想体系，因为它拥有一个很清晰的边界，这个边界可以使用光学显

微镜进行观测。并且球晶体系还提供大量的片晶的生长前端。如果试图回答晶体

的生长前端是否存在预有序这个问题，第一步必须确定球晶的生长前端在哪里。

球晶的结构最早由Bassett等人使用电子显微镜和刻蚀的方法确定出来的

[19．22]。他们的研究工作中提出了主要片晶(dominant lamellae)和次生片晶

(subsidiary lamellae)的概念。主要片晶的连续生长构筑成了球晶的框架结构，

次生片晶在框架中的生长成为了球晶的填充过程。由于扩张过程和填充过程的差

别，在淬冷的球晶样品中，能够观察到有几微米厚度的一层扩张层，层内只有主

要片晶的存在[19．29]。原子力显微镜也被使用来原位的研究球晶的生长[30．34]，

实验结果证实了电子显微镜中的结果。而电子显微镜与原子力显微镜均只能探测

表面结构，这样的检测方式可能会导致探测的结构信息和三维生长中的不同。由

于晶体和熔体之间的折射指数不同，在光学显微镜和偏光显微镜中会得到一个明

显的边界线(BoM或者是BpOM)。但是缺乏在边界附近的细节信息[35．40]。同步

辐射微焦点显微X射线衍射证实在淬冷的等规聚丙烯球晶的偏光显微镜中边界

BPoM的内部有约30微米厚度的结晶度比较低的一层存在。这一数据大于AFM

与电子显微镜的结果[41]。在BoM外部，显微拉曼的结果得到有一层有序的构象

层存在，并将此构象有序层归咎与预有序而并不是结晶[42]。虽然针对球晶的生
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长前端，有各种各样的描述，但是对于球晶边界的定义还是比较模糊。

在本章的工作中，同步辐射微束宽角x射线衍射(synchrotron radiation source

micro—beam wide angle X．ray diffraction，SR．}tWAXD)被首次使用与确定生长中

球晶的边界。在确定了生长边界之后，采用常规光源与同步辐射偏振红外成像技

术的方法学来原位探测球晶的生长前端的分子信息。这一系列的显微实验结果证

实在真正的球晶生长边界之外，有一层厚度为30微米的构象有序层存在。层内

分子链段高度取向。这一结果给出了预有序存在的直接证据。根据这些实验结果，

我们提出了一个新的球晶的生长模型。

3．2实验部分

3．2．1实验原料

高分子量等规聚丙烯，牌号为H，重均分子量和数均分子量分别为720 kg／mol

和150 kg／mol，熔融指数0．3 g／lO min(230。C／2．16 kg，ASTM D1238)，熔点为

165。C。由SABIC—Europe公司提供。

3．2．2样品制备

将等规聚丙烯在真空压片机上210。C热压成200 gin的薄膜。实验前，裁成

红外窗口大小，平铺在红外窗口上。

3。2．3仪器设备

(1)常规光源显微谱学成像实验在国家同步辐射实验室的红外谱学与显微谱学

成像站进行。该线站装配了Bruker HYPERION 3000显微镜与Bruker IFS 66v

FTIR光谱仪。使用FPA(Focal Plane Array探测器。探测面积250啪×250 gm。

(2)同步辐射偏振红外显微谱学成像实验在国家同步辐射实验室的红外谱学与

显微谱学成像站进行。装配了Bruker HYPERION 3000显微镜与Bruker IFS 66v

FTIR光谱仪。使用FPA(Focal Plane Array探测器。探测面积250咖×250 gm。

同步辐射光含有90％的偏振度，该光源使用Specac KRS5偏振片纯化上述光源。

偏振片插入光路的位置介于分束片和样品之间。经纯化后的光强比常规红外光源

(globar光源)使用Specac KRS5所产生的偏振光的强度高7倍。光斑大小为50

gm×1 80 gm
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(3)微束宽角X射线衍射实验在上海光源BLl5U线站进行。该实验使用Marl65

CCD探测器，光源X射线波长为0．124 nlTl，光斑大小(2．3岬×1．7岬)。样品
到探测器距离为185．25 rlllTl。

(4)真空压片机：上海三发科学仪器有限公司，DZF．6050。

(5)自制配合显微红外使用超薄热台，温度精度±0．1 oC。(详情请参见第二章)。

(6)自制配合微束宽角x射线衍射使用气体加热热台，温度精度±O．1 oc。(详

情请参见第二章)。

(7)温控EuroThelm

3。2．4实验过程

在氮气保护氛围中，将样品升温至210 oC，保持10 min，快速降温到135 oC

成核，而后升温到目标温度，等温结晶。待球晶长到合适尺寸开始测试，时间分

辨5 min。其中红外光谱采集时间为3 min 50 S。对于所有的实验，测试波数范围

为3900．700 cm～，重复扫描次数为128次。在使用软件OPUS 5．5进行基线校正

后，将峰高作为积分对象，代表特征峰的强度。

微束X射线衍射实验的球晶制备过程和上述过程类似，首先使用CCD摄像

机(光学显微镜)在样品薄膜的法线方向进行图像采集，然后用步进电机将CCD

摄像机切换到Marl65 CCD用于采集二维X射线衍射图案(如图3．1所示)。在

每个探测点，为了避免辐射损伤曝光时间为4秒。扫描步长为5 1．tm。

Micro beam X-ray
、～

．_～‰

A

Mar 1 65 CC D

l

Growing spherulite Optical microscope

图3．1微聚焦显微X射线成像实验示意图。
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3。3实验结果

3．3．1球晶的真正生长边界的确定

为了回答“在球晶的生长前端是否存在预有序?”这一基本问题首先必须确

定真实的生长边界。我们使用SR．gSXRD跟踪了一个生长中的等规聚丙烯球晶。

考虑到球晶的生长速率，结晶温度选择在145 oC，可以确保在整个扫描过程所占

有的时间内，球晶的径向生长距离小于一个扫描步长(5¨m)。图3．2是使用CCD

摄像机采集的生长中球晶的光学照片，其中A到G点是选择的几个入射点作为

例子。其中点A和G在显微镜中球晶边界BoM的外部20 gm。对应的二维衍射

数据显示没有布拉格衍射峰出现，说明此探测点的样品仍为熔体状态。D点是球

晶的中心，探测该点，出现了系列的衍射弧，证明在球晶中心有晶体结构。C和

E点，已经进入了BoM内侧，出现方位角很窄的衍射弧，说明C和E点有着取

向的片晶结构143]。而B和F点，在BoM外，但接近于BOM，衍射图案为弥散环。

证明在该区域没有晶体存在。

图3．2生长中的单个球晶的显微镜照片，从所扫描的系列位置中选取7个位置作

为实例，使用A到G字母进行标记。所标记点的二维衍射图案使用相应的字母

进行标注。图中显微镜照片标尺为100 gm。

将上述二维衍射图案，经过Fit2D积分处理得到相应的一维衍射曲线，并绘

制在图3．3A中。20=11．340，13．59。，14．87。，17．200和17．520的五个衍射峰显示该

晶体为等规聚丙烯的单斜0【晶。且晶体仅仅在球晶内部出现。为了更直观的看到

晶体分布，我们将每个探测点的结晶度计算出来并将其与扫描距离的依赖关系绘
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制在图3．3B中。图中A到G点与图3．2中所标识的位置一致。在BOM外20“m

处，结晶度为0。当扫描点进入BoM时，结晶度迅速增加。随着探测距离的增加，

结晶度也增加，直到球晶的中心D点，结晶度达到最大值。这一结果与Kolb等

人所研究的淬冷球晶中的结晶度分布一致。同样与Gatos的显微拉曼数据也吻合。

当扫描点从球晶中心往球晶外面行进时，所得的结晶度分布的趋势和先去呈对称

分布。根据以上的“钟罩状”结晶度分布曲线，我们可以得到一个明显的结论，

BoM就是生长中球晶的真正的边界。

12 14 16 18

加(de驴e)

琴

扫
C

g
∞

套
o

Distance(pm)

图3．3 (A)通过逐步扫描方法横跨图3．2中球晶所得的系列一维x射线衍

射曲线。(B)基于上述一维X射线衍射曲线，计算所得的结晶度分布曲线。

3．3．2球晶生长前端的构象有序的空间分布

当确定了真正的生长边界时，我们使用CS．¨IR成像直接原位研究BoM外的

生长方式。图4A为145 oC等温结晶生长过程中的球晶的显微镜照片，同时采集

了相应的红外光谱。这里998 cm以谱带被选为分析对象。因为998 cm’1谱带可以

代表常规熔体、预有序、和晶体中的构象有序链段(conformational order segments，

CORS)[18，44。48]。这里我们分别用CORSm，CORSp和CORS。来代表常规熔体，

预有序和晶体中的CORS。为了方便描述，我们将CORSm和CORS。的强度定义

为ICORS．M和Icogs-Co如果预有序存在，CORSD的强度定义为IcoRs-Po通过成像

处理，我们将998 cm。1谱带强度的空间分布绘制成3D图(如图3．4B示)。其中

高度的增加代表998 cm‘1谱带强度的增加。我们将998 cm。1谱带随着球晶径向距

离的强度分布进行了定量化统计，统计曲线绘制在图3．4C中。球晶中心的强度

最高，随着径向距离的增加，998 cm’1强度降低，最后达到平台区域(熔体区域)。

显微镜照片中所确定的球晶边界BoM使用虚线标示在图3．4C中。在BoM处，998

cm‘1谱带明显的强于平台区域的强度，该结果与Gatos的结果一致[43]。在BoM
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外部，998 emJ谱带的强度持续递减，经过约30岬的区域后达到平台区域。上

述实验证据，显示在BOM外部，存在宽度为30岬层，层内含有大量的构象有
序螺旋结构。为了方便描述，我们这里把此层命名为生长前端层(growth front

layer，GFL)。

A

套
∞
C
m
_
C

图3。4(A)生长中的单个等规聚丙烯球晶的光学显微镜照片；(B)根据图A中

球晶对应的红外谱图，使用998 emJ特征谱带进行积分成像，所得到的3D空间分

布图像；(C)998 em。特征谱带与径向距离的依赖关系。(图A中显微镜标尺为

509m)。

3．3。3球晶生长前端的构象有序链段的取向信息

我们使用SR．gPlR成像来进一步确认这些螺旋结构的取向。同样的，在145

oc生长的等规聚丙烯球晶被作为研究对象，显微镜照片如图3．5A所示。SR．妒IR

入射光通过的双刀口光学狭缝的面积为50 gm×1 80岬。经过纯化后的红外光偏

振方向在图3．5A中使用红色箭头标记。相应的998 em。1谱带强度的二维等高线

图绘制在图3．5B中。与预料的一样，在球晶区域(BoM内部)，998 emo谱带强

度明显强于BoM外远端熔体的强度。但是比较有意思的是，在BoM与远端的熔

体区域中间，存在一个区域的998 81T1。谱带强度要低于熔体区域的强度，该区域

正好对应着GFL层。将其与图3．4C进行对比时，更容易发现这一强度减弱区域

的存在。显然，在GFL内，998 em‘1谱带强度变低的原因是螺旋结构的取向。因

为998 em‘1谱带强度的吸收方向平行于螺旋结构的轴向，而偏振红外光的方向平

行于球晶的轴向，据此判断螺旋结构的轴向垂直于球晶的径向方脚1J[491。
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图3．5(A)生长中单个等规聚丙烯球晶的原位显微镜照片；(B)根据图A

中球晶对应的红外谱图，使用998 cm’1特征谱带进行积分成像，所得到的二维强

度分布图像。图A中标尺50“m。

我们使用同样的方法确认了等规聚丙烯在135 oC的等温结晶过程，每组数据

的采集的时间间隔为5 min。系列光学显微镜照片(如图3。6Al，A2：乖I]A3)显示了

球晶生长的动力学过程。与之对应的998 cm。1谱带的强度分布绘制在图3。6 Bl，

B2SNB3。如系ylJB图所示，在整个结晶过程中，998 cm。1谱带在熔体区域基本保

持不变，且明显低于球晶中心区域。GFL层的强度依然最低，但是它伴随着球晶

的生长往前推移。图中在狭缝边缘的的强度略低的区域是由于本身同步辐射光在

靠近狭缝附近分布不均所导致。综上，结合998 cm。1谱带的强度分布和取向信息，

我们可以得至mJGFL层有如下特征：(1)层内构象有序链段的浓度要高于熔体区域；

(2)层内螺旋结构垂直于球晶的径向方向排列；(3)GFL层会伴随着球晶的生

长往前推移。

懿
磐舞

垮}0。

l 0

图3．6原位采集的单个等规聚丙烯球晶的生长过程(A行)；与之对应的998
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cm-1特征谱带空间强度分布图(B行)，其中1．3采集于135。C等温结晶过程中

的不同时间。图中标尺为50岬。

3．3．4球晶生长前端的构象有序层的径向生长速率以及构象有序层

厚度与温度的依赖关系

我'[1'J：t各-GFL层的线生长速率和BoM的线生长速率进行了统计并绘制在图3．7A

中。其中BoM的线生长速率随着等温结晶温度的增加而降低。GFL的线生长速率

也遵循了同样的趋势。在实验的误差范围内，两者的生长速率一致。针对GFL层

的厚度与温度的关系，我们同样进行了统计。此处，我们已经扣除了红外测试过

程中球晶边界的扩张距离。(在采集完光学显微镜照片后立即切换到红外测试模

式，红外测试过程需要3。36 min，在此过程中，球晶仍在生长，所以我们计算出

3．36 min内球晶的扩张距离)。消除过上述测试时间影响后的统计结果如图3．7B

所示，GFL厚度的与等温结晶的成非单调的依赖关系。钟罩状的曲线在142 oC时

到达最大值。

Temperature(oc) Temperature(。C)

图3．7(A)GFL层与BoM的径向生长速率与结晶温度的依赖关系；(B)GFL

层的厚度与结晶温度的依赖关系。

3．4实验讨论

正如从光学显微镜与偏光显微镜的实验数据所期待，在生长中的等规聚丙烯

的球晶外部，没有发现晶体结构信息。惊奇的是，根据CS．．aiR数据(图3．3C)，

在生长前端，GFL层内，Icoas的强度明显大于熔体平台区域的IcoRs．M。换言之，

在GFL层内，含有较高浓度的CORS，且浓度大于远端的熔体区域内的含量。多

余的CORS有可能是晶体或者预有序导致。而SR-“SXRD证实在GFL层内并没有
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晶体的存在(如图3．2与3．3)。当然，这里存在一种可能：这些多余的CORS是晶

体，但是由于结晶度非常低，超过了Marl65 CCD的探测极限，而红外可以探测

到。假设上述的可能性成立，我们针对GFL区域的“结晶度”进行了估算，大概

为1．8％。我们使用不同结晶度的等规聚丙烯探测Marl65 CCD的探测极限，实验

结果显示0．2％的结晶度均可以探测到。这个数值比上述1．8％的结晶度要低一个

量级。这也就意味着，1．8％的晶体含量是完全可以使用Marl65 CCD探测。而此

处实验数据显示，GFL层内，Marl65 CCD显示弥散环，证明所有这些多余的CORS

并非来源于晶体。而是预有序!这一结论与Gatos的显微拉曼数据相吻合【43】。他

的实验结果显示在BOM外IO岬的位置，估算的“结晶度”为10％，此处Gatos也
认为并非为真正的晶体，可惜他并无任何实验证据。常规红外谱学的方式仅仅能

够提供分子内构象有序的信息。而同步辐射偏振红外可以进一步显示这些构象有

序的分子间的信息。图3．5B和3．6证实在GFL层内这些CORS链段平行排列，说明

了在片晶的生长前端不仅仅是构象有序发生了，而且还存在着取向有序。而同步

辐射微束x射线显微证明GFL层内没有晶体。综合以上的系列的显微实验结果，

我们得到了直接的证据来证明在晶体生长前端存在着预有序结构，而且我们进一

步给出了这些预有序结构的分子细节特征。这一结构证实了Strobl模型中的

mesomorphic layer的存在。据此，我们绘制了相关的生长中的球晶的分子示意图，

如图3．8示。

Spherulite

_Lamella crystal⋯BOM

黉CORSp boundary layer

籀CORSP 搿CORSm
鲁CORS in crystal

图3．8生长中球晶的分子图像

根据图3．7A，GFL层的线生长速率与BoM的线生长速率一致，因此生长速率

并不能影响GFL层的厚度。换言之，GFL层的厚度仅仅与温度因素存在依赖性

(如图3．7B)。该预有序层的存在也可以解释了，在淬冷球晶至玻璃态时，球晶
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的周围出现了“quench-halo”[25]。该预有序层当然也成为在球晶周围形成液晶

有序结构提供了来源[35，36]。部分的有序的CORS参与了主要片晶的生长，其余

的将可能会被包埋在片晶之间[1 8]。

3．5本章总结

本章节我们使用系列的原位显微实验技术研究了生长中的等规聚丙烯球晶

的生长前端。微束x射线衍射的实验结晶清晰地证明了BoM为生长中球晶的边

界。而通过CR．gPIR的实验数据，惊讶的显示在球晶的生长前端存在一厚度为

30 lam的层，层内含有较高浓度的CORS链段。而偏振sR．妒IR进一步显示，层

内CORS链段具有着取向有序并且垂直于球晶的径向方向。所有的数据清晰的

证实在等规聚丙烯的球晶的生长前端存在预有序。
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4．1前言

高分子结晶是高分子物理领域长期存在的一个挑战。由于其具有重要的科学

意义和工业价值吸引了广泛的关注。在过去的60年中，通过不懈的努力，尽管

提出和建立了各种各样的不同的理论和模型，但是缺乏一个完善的理论[1—10]。

其中最重要的一个问题是：在结晶之前有没有预有序阶段。

基于经典成核生长模型所建立的Lauritzen．Hoffman(LH)L里论[2．3]假设在生

长前端，高分子链从无规线团直接参与到晶体的形成，没有经历任何的中间过程。

虽然在过去的60年，LH理论一直存在争议，但是该理论主导了高分子结晶的发

展。从1990年开始，越来越多的证据显示从缠结的熔体到最终的晶体的中间过

程有亚稳的结构存在[10．221。Kaji教授等人从小角X射线散射、去偏振光散射、

傅里叶红外、等试验结果推测出了旋节相分离辅助成核模型。他们的实验结果发

现在结晶开始之前，存在着取向的涨落，这些取向涨落是由构象有序链段组成的

nematic相[10．16]。Olmsteld发展了旋节相分离辅助成核的理论[17]。其他也有大

量的实验和计算机模拟工作支持或者质疑此理论[10．241。与前者关注诱导期不同

的是，Strobl提出了多步生长模型[8，9】。该模型描绘的分子图像是：在生长前端

存在预有序结构，这些预有序结构转化成为颗粒状晶体状态(Granular crystal

state)。原子力显微镜[251、等其他实验证据支持了这一模型[8，9]。

虽然不同的模型所描述的分子链间有序的细节不同，但是构象有序对于预有

序机理和经典成核理论来说都是必要条件[1．10]。高分子的有序包括链内构象有

序和链间的取向有序和位置有序。而传统的经典成和理论和预有序机理的的根本

区别在于，链内有序与链间有序是同时发生还是先后发生。理想的晶体中所有的

有序必须是长程有序。预有序中，只具有一到两种有序，其中构象有序是必须发

生的。因此，跟踪链内的构象有序是揭示复杂的高分子结晶过程的第一步。这一

思路已经被一些研究组所采用[26．30]。实验证明：在诱导期内，构象有序在结晶

开始之前确实存在。因此也自然而然的想到，在晶体生长的前段也会存在构象有

序。这样的分子图像也许不能直接的支持Strobl的模型，但他也提出了一个与

LH理论完全不同的分子图像。直接探测晶体生长前端的构象有序是一个巨大的

挑战，需要具有纳米量级的空间分辨和秒量级的时间分布的谱学方法。

本工作中，我们采用了一种非直接测量的方式去确认晶体生长前端的构象有

序。此处，原位的傅里叶红外显微谱学成像方法被用来跟踪生长球晶。由于球晶

的生长前端很难确定，此处我们并没有直接检测球晶的生长前端。球晶的生长主
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要由dominant片晶和subsidiary片晶两部分组成，其中dominant片晶的分叉和

铺展形成了球晶的框架，框架之间存在很多熔体。而subsidiary片晶在框架之间

的熔体中形成，填充球晶[31．34]。我们的方法是检测subsidiary片晶的生长前端

是否存在构象有序。通过晶体峰与构象有序峰的对比我们发现构象有序确实存

在。

4。2实验部分

4．2．1实验原料

高分子量等规聚丙烯，牌号为H，重均分子量和数均分子量分别为720 kg／mol

和150 kg／mol，熔融指数0．3 e；／10 min(230。C／2．16 kg，ASTM D1238)，熔点为

165。C。由SABIC．Europe公司提供。

4．2．2样品制备

将等规聚丙烯在真空压片机上210。C热压成200 gm的薄膜。实验前，裁成

红外窗口大小，平铺在红外窗口上。

4．2．3仪器设备

(1)红外显微谱学成像在国家同步辐射实验室的红外谱学与显微谱学成像站进

行。该线站装配了Bruker HYPERION 3000显微镜与Bruker IFS 66v FTIR光谱

仪。使用FPA(Focal PlaneArray探测器。探测面积250 gm×250 Ixm。)

(2)真空压片机：上海三发科学仪器有限公司，DZF．6050。

(3)自制配合显微红外使用超薄热台，温度精度-4-O．1 oC温控EuroTherm。

4．2．4实验过程

在氮气保护氛围中，将样品升温至210 oC，保持10 min，快速降温到135 oC

成核，而后升温到目标温度，等温结晶。待球晶长到合适尺寸开始测试，时间分

辨5 min。其中红外光谱采集时间为230 S。对于所有的实验，测试波数范围为

3900．700cm一，重复扫描次数为128次。在使用软件OPUS 5．5进行基线校正后，

将峰高作为积分对象，代表特征峰的强度。
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4．3实验结果

我们使用红外谱学成像的方法对不同的等温结晶条件下的等规聚丙烯样品

的螺旋结构含量的空间分布进行了动力学的原位跟踪。构象特征谱带1303和998

cm‘1被作为分析对象。其中13个单体长度的螺旋结构对应的特征峰1303 cm。

伴随着结晶的开始而出现，因此用其代表晶体信息[27，35]。而10个单体长度的

螺旋结构对应的特征峰998 cm。1在熔体中也存在，并且伴随着结晶的开始其强度

迅速增加，此处用于代表构象有序[27，351。在结晶开始后，998 cm。1的强度有晶

体和熔体两部分贡献。如果存在预有序，那么998 cm。的强度也会包含预有序。

为了方便描述，我们将三种对998 cm。1的峰强的贡献定义为晶体，通常熔体中的

构象有序链段(CORSm)和预有序中的构象有序链段(CORSP)。

4。3．1等规聚丙烯生长中球晶的原位成像

如图1A所示，我们捕捉到在145 oC等温生长的球晶。在拍摄完光学显微镜

照片后，立即使用FPA面探测器采集相应的红外谱图。图1A中红线所横跨的区

域包含了晶体与熔体区域，共64条单谱。此系列单谱被绘制成瀑布图(如图1B)。

图中都能清晰的看到各构象峰。1220，1167，1303，998，1153和973 cm。1对应着螺

旋结构的有序度从高到低[27，28，30，35]。其中973，1 1 53和998 cm。1在熔体区域

和球晶区域均出现。1303，1167和1220 cm。1只在球晶区域出现。其中973和1153

在熔体区域的强度比球晶区域的强度要高。短螺旋结构的含量的减少是因为其转

化为长螺旋结构。而新生成的长螺旋结构导致了构象峰1303，l 167，1220 cm。1的

出现和强度的增加。我们所关注的构象峰998 cm。1所对应的强度的二维分布等高

线图与3D的空间分布图经过数据处理并分别绘制成图1C和1D。图1C中，强

度标尺从深蓝色到粉色表示构象峰吸收强度的增加。图1D中，高度的增加亦表

示构象峰吸收强度的增加。从图1C和D中，能清楚的看到，998 cm。1特征峰在

熔体区域仍有吸收，而进入球晶区域后，强度迅速增加。这样的变化趋势与先前

的相关工作完全一致。基于显微谱学成像的方法学，我们不仅仅能够获得球晶的

几何形状、尺寸等信息，而且同时能够得到不同有序度的螺旋结构含量的空间分

布。这是显微红外谱学成像的一个非常重要的优势。

6l



第四章等规聚丙烯生长中球晶内部的构象有序

舅

950 1050 1150 1250 1350

Wavenumber《cm’1)
O。5

0。4

O。3

0．2

0。1

O。O

图4．1 (A)两个碰撞球晶的光学显微镜照片；(B)沿A图中红线所标志路径

的系列单谱图；(C)和(D)分别为特征峰998 cmJ的强度分布的等高线图与三

维空间分布图。

4．3．2等规聚丙烯球晶在142。C的生长动力学过程

如图2A所示，系列的光学显微镜照片显示了142 oC的iPP球晶的生长动力

学过程。同样我们采集了与之对应的红外光谱。通过数据成像处理，我们得到了

构象峰1303与998 cm。1的空间分布，分别对应着图2B和C中的三维图。从图

2C，可以发现，在熔体区域，998 cm‘1的强度明显的小于球晶区域的吸收强度，

且熔体区域的吸收强度保持不变。将998 cm。特征峰与显微图片所各自显示的球

晶生长的动力学过程相比较，能够清楚地发现998 cm。对球晶的生长更为敏感。

998 cm‘1谱带的强度在球晶边缘和中心的强度的增加分别归咎于dominant片晶

的扩展过程和subsidiary片晶的填充过程。1303 cm。1的信号只在显微镜中球晶区

域出现，这与前人使用常规FTIR所研究等规聚丙烯的熔体结晶的结果保持

【27，28]。利用我们发展的方法学，可以描绘出球晶生长过程中不同有序度的螺旋

结构的含量空间分布。
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图4．2 (A)单个球晶生长过程的原位显微镜照片；(B)和(C)与之相对应的

不同有序度的螺旋结构的含量的空间分布图。其中(B)代表1303 cmJ谱带，(C)

代表998 cm。谱带。1．3对应在142。C等温结晶过程中几个不同的时间点。图中

长度标尺为50岬。

4。3。3等规聚丙烯生长中球晶内部的预有序含量的定量计算

为了能定量的分析构象有序和晶体的分布，我们计算了998和1303 cm。谱

带的强度随球晶径向距离x的变化。基于图2B和2C的数据，我们的统计结果

绘制在图3中。998 cm。的强度在球晶中心位置最高，并随着径向距离X的增加

而减小，最后在熔体区域强度到达平台。相应的，1303 cm’1谱带的强度的变化

趋势也与998 cm。1类似。两者强度变化的趋势可以归结为两个原因：(1)几何因

子，如图4a所示，在垂直方向，球晶的厚度随着径向距离的增加而减小；(2)

结构因子，因为填充过程的存在，结晶度随着径向距离的增加也在减小。我们所

关注的是结构因子，也就是填充过程中的结晶度和构象有序。因此我们首先必须

消除几何因子的影响。
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图4．3 998和1303 cm。谱带随着径向距离x的变化曲线图。

在所测试的等规聚丙烯薄膜中，目标球晶的几何形状为球形，因此，通过几

何处理，我们可以得到在垂直方向上，球晶的厚度d=2x／R2一X2。其中R为球

晶的半径，x为水平方向的径向距离(图4A)。根据Beer-Lambert法则，吸收强

度与样品的厚度成正比。因此我们可以将吸收强度直接除以垂直方向的厚度即可

消除几何因子的影响。通过几何因子的校正，吸收强度的变化将直接和结构因子

相关。

1303 em‘1在单位高度上的强度(厶，。，(x)／2(R2一x2 1／2)与径向距离的曲线图

绘制在图4B中，其中厶。。。(x)是1303 cmJ谱带的吸收强度。‘。。，(x)／2(R2一x2
112．

的值随着径向距离x的变化趋势显示，在球晶中心区域，厶，。，(x)／2(R2一x2 IlL的

值相对处于一个平台区，随着径向距离x的进一步增加，厶，。，(x)／2(R2一x2)“‘迅
速的降低。换言之，在径向距离小于30 gm的区域内，单位高度的结晶度(1303

em‘1谱带代表晶体)基本保持不变，而在较大的径向距离区域内，单位高度的结

晶度迅速降低。

通过1303 cm。1的强度‘枷(x)估算了晶体的分布之后，我们通过998 cm。1谱

带的强度来计算CORS的含量。如图3，998 cm。1谱带的总强度(／998一向招，(X))
由球晶内部和外部的晶体和CORS构成。图4A中，Min和M咖分别代表球晶内

和球晶外的熔体。等规聚丙烯薄膜的厚度标注为珈则球晶外部熔体(M。m)的

厚度为，，一2fR2一x2 r。因此，消除球晶外部熔体的影响，球晶内部的998 cm‘1

的强度可以表示为：

厶98(x)=岛8一，。删(x)一Lo·l，r一2,／R2一x2) (1)

在方程1的左侧，厶，。(x)是球晶区域的998 cmJ谱带的吸收强度。右侧第二

项为球晶外熔体区域的吸收强度。厶。代表熔体中，单位高度上998 cm‘1谱带的

蠹s|_髫塞

Administrator
矩形
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吸收强度。厶D可以通过测试同一个样品的熔体区域的单位高度的吸收强度得到。

如果没有预有序的存在，那么厶。。(x)由球晶内部的熔体部分的CORSm与晶体部

分所贡献。而且在这样的假设条件下，球晶外部的998 cm’1谱带的单位高度吸收

强度和球晶内部的998 cm’1的单位高度吸收强度值相同。所以厶。。(x)可以表示

为：

厶，。(x)=七堋(x)+IA。·24R2一x2·l 1一九(x)l (2)

其中，七书。(X)晶体部分所贡献的吸收强度。该值与厶。。，(x)成正比，因为两

者的来源都是同一晶体。所以两者的关系式可以表述为：碣，。，(X)=七哪。(x)。
其中死为常数，如(x)是结晶度，与径向距离x相关，其表达式为：

啡，=巷赫
上式中，场表示晶体单位高度上998 cm。的吸收强度。定义K=k(1一口1，

式中口=L。／七。。因为k，Ico,口IAO都为常数，故K也应该为常数。基于方程(2)，

在没有预有序存在的情况下，K的表达式为：

K：墨!!盟二刍!型墨：二! (3)
,303(xJ

图4C绘制了K值随着径向距离X的变化趋势。首先，K值随着x的增加缓

慢的增加，在接近球晶边界时，K值迅速的增加。先前得到K值为常数的结论

是基于“没有预有序存在”这一假设条件。而此处根据实验数据的计算结果明显

与我们的推论相违背。因此这一假设条件不成立。即球晶区域内的熔体的与球晶

外部的熔体不同(Min>M。u。)。换言之，在球晶内部，有额外的CORS或者预有

序结构存在(之前定义为CORSP)。此时考虑CORSP对998 cm。吸收强度的贡献，

方程(2)修改如下：

厶。。(x)=毛瑚。(x)+L。·2√R2一x2'[1一九(x)一办(x)]+‘。·24R2一x2·九(x) (4)

式中，等式右侧第三项直接由CORSp贡献。九(x)是COSRv的相对浓度，‘。

为CORSP在单位高度上的吸收强度。为了直接获得办(X)，方程(4)变化为：M∽=紫
此处K=k·(1一口)，为常数。肚型铲

(5)

随着径向距离X的改变而改变。虽然K’的表达

式与之前K的表达式相同，但是此处K，的定义是基于“预有序存在”这一条件。



第四章等规聚丙烯生长中球晶内部的构象有序

因为∥=(Ip。-1A。)为一常数，则夕·办(x)直接代表预有序的含量办(x)。此处，

我们无法直接得到k与0t进而通过K=k．f1一口)得到K值，但是我们得到的数值

是厶。。，(x)与厶。。(z)，只要我们选取的x点不存在预有序，那么通过方程3计算

得到准确的K值。当然在我们的体系中，我们无法得到完全的100％结晶度的球

晶样品。故我们只要选择结晶度最高点，即预有序的含量也是最低的，此时K

值也为最低。通过将所有数据进行比较，在135 oC条件下，球晶中心位置的K

值最低，为2．0，含有的CORSP的含量最低。此时K值是最接近于真实K值。

通过我们估算的K值，我们计算了∥·纬(x)与径向距离x的依赖关系。绘制在图

4D中，∥·办(x)的变化趋势显示在球晶内部存在CORSp，并且其含量随着径向

距离x的增加而增加。

Radial distance(pro)

Radial distance(弘m’ Radial distance(弘翔)

图4．4(A)包埋在熔体中的生长中球晶的剖面图；(B)单位高度上1303 cmd

的平均强度与径向距离的曲线图；(c)K值与径向距离的曲线图：(D)∥砟(x)
与径向距离的曲线图。

4。3．4 1 42。C等温结晶过程中，等规聚丙烯球晶内的预有序含量分布

随时间的演化过程

根据图4中的数据处理方法，我们分析了在142 oC等温结晶，不同的结晶

时间条件下的CORSp的含量分布。数据结果绘制在图5中。所有的∥·办(x)与

径向距离x的依赖关系的曲线走势与图4D完全类似：在球晶中心区域，∥·办(x)
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缓慢增加；在接近球晶边缘的地方，∥·办(x)迅速增加。在等温结晶过程中的不

同时间所处理的数据均显示，∥-办(x)迅速增加区域的厚度基本保持恒定，约为

20岬。而且随着等温结晶时间的增加，球晶中心的∥·办(x)值在轻微的降低。
从这些数据可以得到：生长边界有大量的CORSP层的存在是高分子结晶的一个

固有性质。

Radial distance(¨m)

图4．5在142。C，不同的等温结晶时间下∥·办(x)随着径向距离x的变化曲线图。

4．3．5等规聚丙烯球晶中心区域的预有序含量与等温结晶温度的依赖

关系

在此工作基础上，我们进一步确认了不同等温结晶温度下的∥．绋(x)变化趋

势。我们选择近似尺寸的不同等温结晶温度下的球形作为研究对象。这些不同温

度下等温生长到相同尺寸球晶所需要的生长时间不同，分别为12(135 oC)，38

(140 oC)，46(142 oC)，70(145 oC)和167 min(150 oC)。所采集的此系列球

晶的数据也使用上述的处理方法得到相应的∥．九(x)随着径向距离x的变化曲线

图，并绘制在图6A中。而球晶中心∥．矽，(x1的平均数值与等温结晶温度呈现非

单调的变化的依赖关系。随着等温结晶温度的增加，∥．以fx)先增加，在142 oC

达到最大值；然后随着等温结晶温度的增加，∥．九(x1降低。球晶中心区的

∥．拓(x1的平均值与等温结晶的温度依赖关系绘制在图6B中。

Administrator
矩形
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Radial distance(pml Temperature(·C)

图4．6(A)不同等温结晶温度下∥·办(x)随着径向距离x的变化曲线；(B)

球晶中一C-．,NNN∥·纬(x)平均值与等温结晶温度的依赖关系。

4。4讨论

∥．办(x)与温度的依赖关系曲线证明了球晶内部的subsidiary晶体生长前端

存在着CORSp(如图5和6)。由于CORSP的存在导致单位高度上Min的CORS

的含量要高于Mom的CORS的含量。换句话说，即是除了结晶之外，“额外的

CORS"在球晶内部存在。我们首先针对“额外的CORS”的产生的原因进行讨

论，然后根据我们的实验结果构建球晶生长的分子模型。

“额外的CORS"可能是结晶所导致的，也可能是结晶的预有序。毫无疑问，

结晶会导致在片晶周围的熔体中“额外的CORS"产生。高分子长链的这种自然

特性，决定了其特殊的晶体生长方式。当一根单链的部分参与了晶格排列，该分

子链上还有剩余的部分链段保持在熔体区域。最终该目标分子链会穿越多个片晶

以及片晶间的无定形区域。如果我们把片晶当成“基板”(substrate)，这样的生

长方式会在基板上产生缠结的高分子刷(polymer brush)。基于Zachmann计算晶

核表面的模型[361与crowed brush的构象理论[37，381，当分子链一端被固定的时

候，整个分子链将会损失构象熵，这即是构象有序。LH理论中的卷绕力(reeling

force)也会得出同样的结论，因为将分子链拉伸至更大的末端距会导致CORS

的含量和有序长度的增jJIl[2，3]。根据上面的分析，结晶会导致片晶间的无定形区

比球晶外的熔体区域产生“额外的CORS’’，这也就是所谓的rigid amorphous[391。

因此，在结晶过程中，结晶会在片晶的周围诱导产生构象有序，这个也可以定义

为结晶的预有序。

如果所有的“额外的CORS”均是由brush模型多导致，那么由此能够推测

的是：“额外的CORS”的浓度和结晶度成正比。但是，我们的实验结果却不能

支持这一推论。根据图4B，针对1303 cm‘1谱带的吸收强度，我们进行了几何因
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子的校正，实验数据证实在球晶中心，结晶度高于球晶边界的结晶度。而在图5

和6中显示，在球晶中心∥．九(X)基本保持不变，而随着径向距离x的增加，在

靠近球晶边缘区域∥。拓(x)迅速增加。这证明了在接近球晶边缘的地方CORSp

的含量高于球晶中心。基于此能够直接推断：预有序与片晶的含量无关。

不同的等温结晶温度下，不同的等温结晶时间所得到的∥．九(x)与径向距离

x的依赖关系均证实：在生长中的球晶边界处含有高浓度的预有序(图5和6)。

基于这一结论，如图7，我们绘制出了新的球晶生长模型。图7中，结合第三章

结果，在球晶外部和内部都存在一层预有序结构。

-Lamella crystal⋯BOM

CORSP boundary layer

雾CORSP 转CORSm
毒CORS in crystal

图4．7生长中球晶的模型图

在过冷状态下的熔体中，关于CORSP有两个转化过程：一个是CORSP的形

成，另外一个是CORSP转化为晶体。因此上述CORSP层的厚度取决于CORSP

的形成速率(厶。，)与CORSP转化为晶体的速率(‰)的竞争。也即是说，预有

序层的厚度依赖于Ⅳ=L。，一L。，(两者的协同作用)，而并非单一的速率。尽管

两者的速率都随着等温结晶温度的降低(过冷度的增加AT)而增加。但是他们

有着不同的温度依赖关系。形成CORSP所需的过冷度比结晶的要低，随着温度

的降低，k增加的比厶。，快。在142 oC以上，厶川与厶。，都比较慢，这会导致Ⅳ

比较小，形成比较薄的构象有序层。当温度低于142 oC时，尽管厶D，增加了，‰

甚至增加得更多。这同样会导致低浓度的CORSP。厶w与厶。，之问的竞争导致了

在142 oC时产生了Ⅳ的最大值。这同样也可以解释为什么在球晶中心的∥．拓(X1

要低于边界的值。如图7所示，构象有序层包围了整个球晶，而卢．九(x)值已经

通过2(R2一x2 1I『‘进行了校正。在生长过程中，构象有序层的厚度保持不变并且
球晶中心区域晶体在随着时间生长。这会导致厚度方向构象有序的比重的减少，

最终导致∥．拓fx)的降低。

因为红外谱学的方法仅仅对等规聚丙烯分子内构象有序敏感，所以我们只能

得到的结论是在生长中球晶内部存在构象有序层。但是基于目前的数据，并不能

判定是否存在分子间有序。如果CORSP平行排列于生长前端，那么这即是Strobl
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所提出的多步生长模型[8，9]。这存在着很大的可能性，因为如果需要稳定住这些

大量的CORSP，需要额外的相互作用。此时分子间有序就提供稳定这些CORSP

的可能。如果这些并行排列的CORSP处在片晶的上下端表面，则会成为subsidiary

片晶的开始点。这也就能解释了球晶在生长过程中的分叉机理(branching)，尤

其是一些subsidiary片晶与dominant片晶根本没有直接接触这一特殊现象[32】。

4．5本章小节

本章节我们使用原位的红外谱学成像研究了不同等温结晶温度下，等规聚丙

烯球晶的生长前端的构象有序。与第三章节不同的是，此处我们所关注的焦点是

球晶内部subsidiary片晶的生长前端。通过将结晶与构象谱带的强度对比，我们

发现在球晶内部的subsidiary片晶的生长前端也存在一层构象有序层。该层的厚

度取决于构象有序的形成速率和转化为晶体的速率的竞争。尽管这些构象有序间

的相互作用目前还不清楚，但是能肯定的是，由于这些构象有序的含量与结晶度

无关，这一层构象有序层确实是预有序。综合第三章的研究结果，证实在dominant

lamellae以及subsidiary lamellae的生长前端均存在预有序结构。
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第五章通过单分子力学机理研究拉伸诱导结晶

5．1前言

流动场诱导结晶是物理学中一个长期存在的非平衡热力学挑战。这个问题不

仅仅对于材料科学，对食品，生命科学同样非常重要。高分子的加工成型通常会

经历流动场诱导结晶过程。在这个过程中会形成多样的结构并且决定了最终的性

能。尽管科学界和工业界在这个领域花费了超过半个世纪的努力，但是很遗憾仍

然没有能形成一个完善的分子理论[1，2]。在理论上，简单的热力学处理方式是将

外场做功和直接耦合进入吉布斯自由能，并降低了成核位垒，因此导致了成核速

率的增DH[3】。但是实验上，难点在于无法将宏观的外场功分散到单根分子链上，

这一难题阻碍了通过实验的方法定量的检测理论模型的正确性[4]。

在高分子熔体上施加流动场作用会显著的增加成核速率，并且会导致串晶

(shish．kebab)的产生。串晶在空间上的分布是不均匀的。虽然长、短链在流动

场诱导结晶中的作用还存在争议[5．8]，但是这样的分子量的多分散性可能是导致

该不均匀性的重要原因。而且高分子流动的不稳定性比如熔体破裂(melt

fracture)、剪切带(shearbanding)和壁滑(wall slip)也会让微观局部的流场与

表观的宏观流动完全的背离[9]。如果缺乏分子尺度的关于流动场的信息，那么

通过Weisenberg常数和Debroah数将表观剪切速率与分子链的松弛时间相关联

的方式都会出现不可预知的错误。如果要将外场参数与分子链相关联，最直接的

方式是将外场功直接作用到分子链上。这个可以通过原子力显微镜、光学镊子等

单分子力学谱的方式实现[101。但是这类方法学的结果不能直接被凝聚态体系所

借鉴，用来研究多链体系中相转变。因此我们需要一种革命性的方法学来研究凝

聚态体系中的流动场诱导结晶。

由于嵌段共聚物具有丰富的相行为，他们通常被当做模型体系来研究高分子

结晶[11．42]。在本章节的工作中，我们设计了双结晶性对称的两嵌段共聚物——

左旋聚乳酸．b．氧化乙烯(poly(L．1actide)．b．poly(ethylene oxide)，PLLA．b．PEO)，

我们利用PLLA嵌段来实现对PEO嵌段的拉伸来解决这一难题。我们的想法的

示意图绘制在图5．1中。PLLA的熔点比PEO的熔点高约100 oC，这就为PLLA

的结晶提供了一个很宽的温度窗口，在这个温度范围内，PEO仍然是熔体状态。

当增加PLLA的等温结晶温度时，会导致PLLA的片晶厚度IPLLA增加。因为昂LLA

与过冷度△丁成反比。而PEO层的厚度昂Eo，也会相应地增加，因为两嵌段的体

积比几乎恒定。这样只需要调控PLLA的等温结晶的温度，就可以对PEO施加

不同的应变。又因为每根PEO分子链都通过共价键与PLLA链接，那么在统计
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学上，每根PEO分子链都会受到同样的应力和应变。类似的想法已经被Chen

等人使用与研究高分子刷的拥挤转变(crowding transition of polymer brush)

【43．45]。我们的想法部分也来源于嵌段共聚物的强相分离作用，这里由于表面自

由能的平衡也会导致分子链被拉f甘0 1461。而和相分离相比，结晶会产生更大的应

变，而且应变还可以通过控制结晶温度来进行调控。通过这样的方式，我们在凝

聚态体系中实现了对单分子链施加拉伸作用，并在分子尺度研究了拉伸诱导结

晶。

5。2实验部分

图5．1 PLLA．b．PEO单分子力发生机理示意图

5．2．1实验材料

本章节所使用的对称两嵌段共聚物左旋聚乳酸-b一聚氧化乙烯(PLLA—b-PEO)

通过开环聚合得至1J[47]，两个嵌段的数均分子量均为5000 g／mol，分子量分布为

1．05。

5．2．2实验仪器

原位小角x射线散射实验使用布鲁克Nanostar小角x射线散射装置。该装

置配备了二维布鲁克AXS探测器(探测通道512×512)。波长0．1541 nnl。研究

层状结构的小角x射线散射实验在上海光源(Shanghai Synchrotron Radiation

Facility，SSRF)和台湾同步辐射研究中心进行。·波长也为O．1541 nnl。

示差扫描量热仪(Differential scanning calorimetry，DSC)实验装置使用TA

公司2000型号设备。使用前使用铟做温度校正，温度精度±O．2 oC。样品密封

Administrator
矩形

Administrator
矩形
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在铝锅中。

5．2．3实验过程

针对等温结晶实验，样品真空干燥24小时后封装在黄铜容器中，使用Kapton

膜作为窗口。首先使用Nanostar的附带加热设备(温度精度±0．1 oC)，在真空

中，将样品加热到170 oC，保持5 rain。然后快速降温到PLLA嵌段的等温结晶

温度(Tc—PLLA，90，100，110，120和130 oC)。值得注意的是，在PLLA结晶之前，

并没有相分离发生。因此，此时的结晶是从均一相开始的。并且由于结晶，导致

了PLLA和PEO形成了交替的层状结构。当PLLA嵌段结晶完全之后，迅速降

到PEO的等温结晶温度45。5 oC。为了防止高温时候的降解，整个过程都在真空

条件下进行。每10 min采集一幅小角x射线散射图。

非等温结晶实验在DSC装置上进行。所有的样品处理过程按照如下步骤：

首先将样品升温至170 oC，保持5 min。然后快速降温到PLLA嵌段的等温结晶

温度(咒．PLLA，90，100，110，120和130。C)。待PLLA结晶完全，迅速将样品转

移至DSC，在氮气保护下，检测PEO非等温结晶过程。降温速率为10 oC／min。

5。3实验结果与讨论

5．3．1 PE0分子链的应变与PLLA等温结晶温度的依赖关系

当PLLA在不同的等温结晶温度结晶完全时，降温到45．5 oC(PEO仍然处

于熔体状态)。此时与之对应的SAXS数据被转化为一维曲线，绘制在图5．2a中。

其中X轴q=47rsinO／五，q是散射矢量的模，2臼是散射角，五是X射线的波长。

当PLLA的结晶温度增加时，散射峰向低g区连续偏移。根据Bragg定律，

L=2zr／q，结合图5．2a中的一阶峰的曰值，我们计算出了相应的PLLA．b．PEO

的长周期。DSC数据显示，在五个温度点PLLA的结晶度基本恒定在60％，这

意味着仍然有部分的PLLA链段处于无定形状态。根据同步辐射的SAXS数据，

我们进行了电子密度重构[48．511，发现无定形的PLLA链段处于PEO层和PLLA

晶体之间。这些无定形的PLLA的存在也是合理的，因为PLLA嵌段的结晶会对

PEO嵌段施加拉伸作用，同样的PLLA嵌段也会受到PEO前端的反作用力。PLLA

焓变增加与PEO构象熵的减少之间的妥协最终阻止了PLLA的部分链段的结晶。

也最终导致了PLLA的部分链段以无定形的状态处于PLLA晶体和PEO熔体之

间。
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根据PLLA的结晶度，PEO熔体密度(1．1249．cm‘3)[52】，以及PLLA晶体

和熔体的密度(1．290和1．248 g．cm。3)[53]，我们计算了PEO层的厚度fpEo，并

将其与咒一PLLA的依赖关系绘制在图5．2b中。跟我们所预期的一样，IPEO随着

死．PLLA的增加而增加(此处／PEO的计算值与电子密度反演所得到的结果保持一

致)。通过这样的方法，我们实现了对PEO嵌段施加了不同的应力和应变。施加

在PEO嵌段的力学强度，可以通过reduced tethering density(矛)来进行估算。

其中毋定义为子=万Mk砌一脚只92／必。[54]，式中ⅣA，砌一肋，％和只g分别

是Avogadro常数，PEO熔体的密度[52]，数均分子量，PEO分子链在无扰状态

下的均方回转半径。Rg通过(R92)=Nb2／6来计算，Ⅳ和b分别为库仑单元(Kuhn

monomer)的个数和库仑长度(Kuhn length)。厅的物理意义是在一个无扰状态

下的无规线团所覆盖的投影面上连接的分子链的个数[43．45，54]。根据我们的实

验数据，死．PLLA为90 oC时，矛的计算值最低，为17．68。该数值已经远远超过

分子刷高度拉伸区域(hi班ly stretched brush regime)的临界点(14．3)[44]。这

也就意味着我们的工作中的所有的PEO分子链都处于被高度拉伸状态，受到较

强的应力作用。
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图5．2(a)PLLA．b．PEO在不同的死-PLLA进行等温结晶，结晶完全后，降温到

45．5 oC所对应的一维SAXS曲线。(b)PEO层的厚度与死．PLLA的依赖关系曲线。

5．3．2 PE0等温结晶动力学过程

当获得了应变的信息，我们使用原位的SAXS研究了45．5 oC下，拉伸诱导

PEO嵌段的等温结晶行为。在PEO嵌段结晶后，PEO的电子密度(见一肿)会
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增加。因为散射强度足q)与两相的电子密度差(APe=Pe喇“一见一脚，PLLA与

PEO层的电子密度差)的平方成正比，所以PEO的电子密度的增加会导致及q)

的减少。这一点确保了我们可以通过研究及q)的变化来跟踪PEO的结晶过程。

图5。3a显示了在不同的咒-PLLA等温结晶完全(对PEO施加不同的应变)，迅速

降温到PEO的等温结晶温度后，经过归一化处理的及q)随着时间的系列演变曲

线。在较高的咒-PLLA(PLLA对PEO施加较大的应变)，PEO的诱导期更短。这

一规律与先前研究流动场诱导结晶的结论一致。因为我们主要关注流动场诱导成

核的过程，所以我们统计了图5．3a中五组样品的诱导期。为了方便后续的讨论，

我们将诱导期与lpEo进行对应并绘制在图5．3b中，因为lpEo直接代表了PLLA

对PEO所施加的应变和reduced tethering density。PEO结晶的诱导期随着lpm(应

变)的增加单调递减。在最低的应变条件下(Z，Fn≈5。46 nnl)，诱导期为90 min；

当lpEo增加到7。11 nin时，诱导期缩短为20 min。有趣的是，从及q)的衰减曲线

看，晶体的生长速率与应变的变化无关。PEO分子链被高度拉伸的状态也会阻

止了PEO分子链的扩散，这一点会抵消了表面成核增加效果，最终导致了这五

组生长速率基本不变。

图5．3(a)在PEO嵌段的等温结晶温度45．5。C，经过归一化处理的及q)随着时

间的系列演变曲线。图中所示温度为PLLA等温结晶温度。(b)PEO的诱导期

与昂Eo的对应曲线。

5。3。3 PE0非等温结晶动力学过程

针对单分子力拉伸诱导PEO结晶的非等温过程，我们使用DSC对其进行了

原位的研究。与SAXS检测过程一致，当PLLA前端等温结晶完全之后，以10

oC／min的降温速率，使PEO嵌段结晶。降温过程中的放热曲线如图5．4a所示，

随着lpEo的增加，放热峰明显的往高温区域偏移。我们选取开始结晶的温度来代

表PEO的成核速率，并将其与lpEo的依赖关系绘制在图5．4b中。在低应变下

(Go≈5．46 nln)，PEO开始结晶的温度为32．7 oc。当lpEo增加到7．11 niil时，
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PEO开始结晶的温度为38．0 oC。PEO的非等温结晶行为进一步证明了拉分子力

拉伸诱导PEO结晶。值得注意的是，微区的体积同样也会影响成核速率[56]。在

我们的工作中，PEO层的空间变化很小(从5．46 nln到7．11 nm)，却导致了结晶

温度出现比较大的幅度的变化(从32．7 oC到38．0 oC)。如果根据参考文献[56]

的数据，单纯的尺寸效应不会导致结晶温度出现如此之大的变化。依据经典成核

理论，成核仅仅是局部的密度涨落。如果体系的尺寸明显的大于初始核，应该不

会影响成核。所谓的体积效应也许是表面张力所导致的结果。
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5。3．4定量拟合与讨论

PLLA嵌段所产生的单分子力拉伸作用是如何去影响PEO的成核速率?拉

伸PEO分子链，使PEO分子链在PLLA片晶端表面产生表面拥挤(surface

crowding)，直接导致了PEO分子链的自由能的增加。这相应的降低了PEO的成

核位垒AG+，增加了热力学驱动力AG=G，一Cs(液相的自由能吼与晶体相的

自由能吼之差)。根Lauritzen与Hoffman提出的经典成核理论，在没有外场施

加的条件下，成核速率N口可以表示为[57．58]：

厂， F、 r r， ]

Nq=ck'rc船唧卜薏jexpI一丽／k而n o)

式中，砝C，Tc和乜分别为波尔兹曼常数，常数项，结晶温度和扩散活化能。％

为常数，反应着核子的能量和几何因子。指数n根据不同的成核方式而改变。对

于初次成核，指数n=2。此时％／Tc的值为32Cretr2／(七毛露一脚)。其中，O"e和仃
分别为端表面和侧表面自由能。Pc一脚为PEO晶体的密度(1．239 g．cm。)。[52]拉

伸所贡献的额外功(a6e)增加了热力学驱动力(△G)。假设扩散活化能不受拉

伸作用的影响静态下的成核速率(Nq)和受外场拉伸作用下的成核速率的比值
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MNq=M丽1 exp|奇[面满一·]] ④

而在不同应变下的成核速率的比值可以近似反比于诱导期的比值(tig和tff

分别为静态和拉伸状态下的诱导期)，据此，整理方程2，得：

。=砸tiq再唧I奇[丽高一·]] ㈣

为：

△G，=坐16N绺Mb·‰J z J Bu (4)

其中Ⅳ，M和地分别为库仑单元的个数，PEO嵌段的分子量与阿伏伽德罗

常数。将方程(4)代入(3)，我们可以使用方程(3)来拟合图5．3b中的曲线

获得局／疋(拟合曲线在图5．3b中)。拟合结果：在方程中(3)添加了Y偏移量

后，K，／耳=(1。80±o．581×104 J2，g～。此处的Y偏移量的物理含义是：即使分子

链被完全拉直，其结晶仍然需要诱导期。拟合结果的y偏移量为10 min，小于最

短的诱导期时间(20 min)。由于侧表面自由能不随着结晶条件的变化而变化，

我们使用Cheng和Kovacs报道的仃=10．6 erg．cm也[60，61]，去估算拉伸诱导成核

的端表面自由能吼。我们数据中所计算的盯，为34．0 4-10．9 erg·cm～，该数据与

Cheng和Kovaes报道在误差范围内基本一致(22。4 erg·cm。2)[60，61]。拟合结果与

前人报道的吻合也进一步说明基于经典的成核理论，外场功耦合进入热力学驱动

力的处理方法可以使用与所有的流动场诱导结晶。

与宏观的流动场诱导结晶相比，我们的单分子力拉伸诱导结晶机理避免了表

观流动场与分子构象信息错位的关联。这样的错位会给流动场诱导结晶的理论的

发展设置很大的障碍。我们所发展的单分子力拉伸诱导结晶的方法是一个准静态

的热力学过程。可以将分子应变与成核定量化的关联。这是建立非平衡态热力学

领域的流动场诱导结晶理论的关键一步。

5．4本章总结

本章工作中，我们设计PLLA．b．PEO对称两嵌段共聚物，在凝聚态体系中实

现了对单分子链施加拉伸作用。由于PLLA对PEO施加的准静态拉伸行为，PEO
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的成核速率被加速了。将拉伸状态的PEO分子链的自由能耦合进入经典的成核

理论，定量化的研究PEO成核速率加快的原因。
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附录一第六章一种简易的界面反应方法制备壁厚可调控的
磁性中空纳米球

6。1前言

由于尺寸效应所导致的具有特殊性能的磁性纳米粒子吸引了越来越多的关

注。这些磁性粒子拥有广泛的应用前景，比如：信息领域的数据存储、化工领域

的催化[1．4]、IT工业[5．7】、生物药理学领域的诊断和靶向传递[8．12]。由于磁性、

催化、生物药理和传输性能直接受到粒子的尺寸、尺寸分布、形状和表面化学的

控制，因此制备这些磁性粒子的方法学的研究成为了一个最重要的挑战

[7，13，14]。

创造出空心的结构给调节这新磁性纳米球的性能提供了一个新的维度，通过

这样的方式可以给这种新颖的材料带来更多的附加性能。一个直接的结果是空心

结构可以降低粒子的密度，这一特性可以打破在电磁波吸附材料中的密度限制。

如果在中空球内部填入其他特定的材料将会提供一个新的途径和方法去保护个

人的信息存储[5]。对于生物药理学应用，有了中空结构，将所需的药物直接填

入内部，则可以将诊断和治疗一次完成。这些中空的结构同样可以使四氧化三铁

单一的催化功能变得多样化，比如可以运输反应物或者作为纳米反应容器。与实

心固体粒子相比，中空纳米球的最基本的优势在于运输功能和空间效应。当然中

空纳米球的功能和应用还远远没有被完全开发。要很好的利用中空纳米球的功能

并达到实际工业生长和应用，需要一种低成本的制备方式，该制备方法还必须确

保中空纳米球具有高质量的基本结构参数(尺寸、尺寸分布、形状、中空结构和

壁厚等)。因此，科研工作者投入了大量的精力用于发展制备可控结构和性质的

中空磁性纳米球的方法学的建立。

“模板法”是一种制备无机中空球的常用方法，已经被许多课题组所采用

[15．31]。此处，通常使用聚苯乙烯乳胶粒子作为模板，将无机材料通过均相沉淀

反应或者金属醇盐的缩聚反应沉积在乳胶粒子的表面[32．37]。然后出去模板便得

到了空心结构的无机材料。比如：Caruso[32]报道了基于胶体模板，利用静电自

组装制备中空球的方法。该法通过将磁性与二氧化硅复合层以及磁性层通过包覆

在聚苯乙烯粒子表面，然后在500 oC，氮气氛围内煅烧4小时，紧接着在氧气氛

围中煅烧12小时，除去模板获得了磁性及其复合物纳米空心球。平均尺寸为650

m。除此之外，也有一些特殊的方式用于制备此类的中空结构粒子。Chen[38】
等人通过一种液相反应方式制备了四氧化三铁中空微球。他们使用乙二醇

(ethylene glycol，EG)作为液相环境，将六水合三氯化铁(FeCl3"6H20)与尿
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素(urea)作为反应物添加进入乙二醇内，体系内不含有其他的表面活性剂或者

是模板。在高压釜中，200 oC条件下反应12小时得到产物。当在乙二醇内添加

PVP时，平均的中空纳米球的尺寸可以达到200 nm。Yu[39]等人发展了一种简

单的一步法制备四氧化三铁空心微球。他们的体系中也使用了乙二醇作为液相环

境，在乙二醇中添加了十二胺作为模板来控制中控球的形态。反应在220 oC，真

空条件下反应12小时。所得到的中空磁性纳米球尺寸大于200 nlTl。Zhu[40]等人

也通过类似的方法实现了制备中空纳米球。尺寸也超过200 nrn。Peng[31]等人报

道了液相合成单分散的四氧化三铁纳米粒子的方法。通过控制单质铁纳米粒子的

氧化，除去中心的Fe单质核，得到10 nlTl左右的四氧化三铁纳米中空球。在这

个实验过程中，氧化反应通过在210 oC加入氧化三甲胺(trimethylamine N-oxide，

Me，NO)来实现。这些所有的合成路径都包括高温、高压或者是昂贵的试剂。

更重要的是，大部分的粒子的尺寸都在200 nil2以上。这个将会生命体或者其他

领域内使用成为一个限制因素。因此，我们需要把研究热点聚焦在寻找一种方便

的、经济的方式来制备尺寸可调控、单分散、形状规整的磁性中空纳米粒子。

此附录介绍了我们在制备磁性中空纳米球领域的进展。我们发展了一种新颖

的、简便的合成方式实现了上述目的。我们采用了复相乳液体系(Water in oil in

water，W／O／W)。铁盐和亚铁盐溶液在外水相中，而沉淀剂在内水相中。基于反

相胶束传输机理，沉淀反应发生在油水两相的界面，最终产生磁性中空纳米球。

并且我们通过控制反应物的用量，实现了对磁性中空纳米球的壳层厚度的调节。

我们进一步通过动态光散射(dynamic light scattering，DLS)和投射电子显微镜

(TEM)对产物的尺寸和尺寸分布进行了表征。实验结果证实我们所制备的磁

性中空纳米球尺寸分布窄、壁厚可调控的特性。X射线衍射(X．ray diffraction，

XRD)确认了为磁性中空纳米球四氧化三铁，并无其他任何杂质铁的氧化物。

6．2实验部分

6．2．1实验材料

分析纯高氯化铁(FeCl3"6H20)，七水合硫酸亚铁(FeS04·7H20)，单油酸

脱水山梨糖醇酯(Span一80)，聚氧乙烯山梨糖醇酐单油酸酯(Tween．80)，氨

水(NH3·H20，25％)，正己烷(n．hexane)，甲苯(toluene)，辛酸亚锡(stannous

octoate)，乙醇(ethan01)以上样品均购于上海国药厂，使用前未经过任何处理。

去离子水。
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6。2。2磁性中空纳米球制备过程

磁性中空纳米球通过简单的三步法来实现(如图6．6。)。(1)通过如下步骤

制各稳定的反相乳液体系：将沉淀剂10．0 mL氨水加入到水相中搅拌均匀后待用

(WP．1)。20．0 mL正己烷，1。20 g Span．80和0．90 gTween．80混合均匀作为油相。

室温，在搅拌的条件下，将水相逐滴加入到油相中。然后将上述反相乳液在超声

环境中保持10 min。(2)将铁盐与亚铁盐加入到70．0 mL去离子水中作为外水相

(WP．2)，在搅拌条件下，将上述反相乳液逐步滴加如WP．2中。反应体系在20

oC，氮气保护条件下，持续搅拌12小时。(3)反应沉淀物通过高速离心机分离

并反复用去离子水和乙醇清洗。详细的反应物用量会在结果部分提供。

6。2．3实验表征

反应粒子的形态使用高分辨的透射电子显微镜表征(TEM，JEOL．2010，加

速电压200 kV)。真对TEM分析，首先将产物的醇水混合物滴加在铜网上，待

溶液挥发，进行测试。

反应粒子的尺寸和尺寸分布使用动态光散射进行测试(Malvem Zetasizer

Nano Z6．90，He．Ne laser f633 nm)，测试角度900)。所有的样品都分散在乙醇溶

液中，并预先使用0．45唧微孔滤膜过滤。测试时在室温条件下进行。所有数据
使用Malvem Dispersion Technology Software 4．20进行分析。

中空球的晶型使用转靶阳极X射线粉末衍射仪(MAC Science Co．Ltd

MXPAHF，波长O．154 nm)进行表征。扫描速率80／min，扫描范围10．700。测试

前，样品使用去离子水和乙醇多次清洗，并使用磁铁分离样品。在80 oC，真空

中干燥8 h。

6。3结果与讨论

6．3，1磁性中空球的合成和表征

图6．1为样品1的典型的TEM照片，该样品的合成条件为：20 oC，浓度为

25．00 wt％(10 mL)的氨水沉淀剂，70 mLFeCl3·6H20(3．85 g)与FeS04·7H20

(2．oo g)水溶液。所有的产物均为规则球状的中空结构。平均直径和壳层厚度

分别为160 nnl和30 nlTl。
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图6．1样品1的TEM照片，a图中标尺为1岬，b图中标尺为300 nm，c

图中为200 nln。

针对样品1中磁性中空球的晶体结构，使用粉末x射线衍射进行了表征。

如图6．2所示，几个衍射峰对应的20分别为30．340(晶面间距d=2．944 A，半峰宽

FWHM=0．72。)，35．78。(d=2．508 A，FWHM=0．66。)，43．34。(d=2．086 A，FWHM

=0．64。)，53．68。(d=1．706 A，FWHM=0．50。)，57．34。(d=1．606 A，FWHM=

0．700)，and 63．000(d=1．473 A，FWHM=0．760)。对照ASTM标准(American

Society for Testing and Materials，JCPDS 85．1436，a=8．393 A)这些衍射峰分别对

应着立方相的四氧化三铁，对应的晶面分别为(220)，(311)，(400)，(422)，(511)和

(440)。并在衍射曲线中未发现任何杂质相的存在。根据谢乐公式(Scherre

equation)纳米晶体的平均尺寸为13．3 nlrl。

’
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图6．2样品1的XRD粉末衍射曲线
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6。3．2控制壳层的厚度

为了控制中空纳米球的壳层厚度，我们改变了氨水和铁盐、亚铁盐的含量(如

列表6．1)。而表面活性剂以及油水介质的用量保持不变。这意味着WP．1与WP一2

体积仍保持一致。使用这三组不同浓度的反应物，我们方便的控制了壳层的厚度，

得到三组具有代表性的产物。在样品1中，我们使用了10．00 mL的氨水(25．00

wt％)，2．00 gFeS04"7H20，3。85 g FeClr6H20；而样品2的三种反应物的用量均

为上述样品1的四分之三；样品3则使用了样品1用量的二分之一。

表6。1三组样品的反应物使用量参数

最终产物的平均尺寸和尺寸分布我们使用了动态光散射进行表征。结果如图

6．3a，b和C。在图6．3a中，样品1的平均直径为180 hi／1，分散指数(polydispersity，

PDI)为O．099。样品2的平均直径为173 nm，分散指数为0．093(图6．3b)。而

样品3的DLS数据显示平均尺寸为182 nm，分散指数为0．048(图6．3c)。三组

样品的DLS测试结果非常接近。这一结果证明，改变反应物的浓度并未影响复

相乳液的尺寸。
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图6．3三组样品的DLS测试数据。样品名称在图表中进行了相应标注

我们使用TEM对三组样品的形貌和壳层厚度进行了表征。根据样品1的

TEM照片(如图6．4a和b)，产物为中空纳米球，壳层厚度约为30 nm；样品2

(如图6．4c)，结构也为中空状，壳层厚度约为23 am，这一数值约等于样品1

壳层厚度的四分之三；在样品三的TEM测试中，由于壳层厚度比较薄，溶剂的

挥发导致壳层出现破裂，如图6．4e和f。粗略的估计壳层厚度约为18 nin。TEM

所得到的中空纳米球的尺寸和DLS所表征的结果近似。
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藏ii溺

粼

图6．4三组不同的产物的TEM照片：(a和b)为样品l；(c和d)为样品2；

(e和f)为样品三。

在TEM照片中，能够看到一些10 nm的粒子。如果一开始合成过程就存在
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这里粒子，那么DLS数据中会显示其存在。根据XRD数据，我们并未发现有其

他杂质相的存在，所以这些10 nlrl的粒子应该为四氧化三铁。结合DLS数据，

XRD数据，我，fI'JN断，这些10 nlll的粒子是在制备TEM样品的挥发过程中所剥

落。这些剥落的纳米粒子进一步证实了壳层是这些小的磁性粒子的堆砌所致。并

且在壳层中会存在纳米孔洞，这便给小分子比如水等的通过提供了路径。这一特

性为控制释放、纳米反应器等提供了必要条件。

我们目前的工作所关注的焦点是保持内水相、外水相和油相的体积不变的条

件下，控制壳层的厚度，因为内水相WP．1的尺寸可以通过调控表面活性剂、水

相和油相的比例来调节，所以通过改变WP．1的直径，在逻辑上能够可以获得不

同直径的中空球。

6．3．3磁性研究

图6．5记录了样品1分散在水中的状态，用于证明中空纳米球的磁性特征。

在放置磁铁之前，样品均匀的分散在水中，整体呈黑色不透明状。当将磁铁放置

到容器一侧，可以清晰地发现，磁性粒子均吸附到磁铁一端，余下的水溶液澄清

透明。这个过程证实了分散物与磁铁间的相互吸引作用。

图6．5中空纳米球的磁性测试照片

6．3。4中空结构的形成机理

上述的结果显示我们借助于复相乳液体系，通过界面反应，成功的合成了尺

寸均己、分布较窄的磁性中空纳米球。整个制备过程无需高温、高压和其他的复

杂的反应条件。并且也并未使用比较昂贵的反应试剂。

为了构建这个特殊的乳液体系，我们使用了两步方法来实现(如图6．6)：(1)
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氨水溶液(WP．1)溶液，分散在正己烷的连续相中(OP)；(2)将反相乳液分

散在铁盐与亚铁盐的外水相中(WP．2)。通过这样的方法我们构筑了W／O／W的

纳米反应器。

transport ofreverse mlcelles formation ofhollow structure

o reverse micelles

图6．6基于复相乳液体系，利用界面反应发制备中空球示意图

两类反应物分别的分散在两个独立的水相当中(WP．1和WP．2)。那么沉淀

反应需要两者穿越油层进行扩散。根据Kita等人所提出的反相胶束(reverse

micelles)机理(由Cheng等人通过实验验证)[41．42]，离子通过油相是借助于

反相胶束来实验。在水相中，所有的粒子呈水合状态(如图6．7)。每个离子周围

由于水合作用在其周围包覆了一层水层。被水层包覆的粒子团簇无规的扩散。当

上述团簇接近了油水界面时，由于Span．80的亲水极性一端与水相互作用，就形

成了反相胶束『43．441。这些反相胶束能够在OP／WP．1和WP．2／OP的两个界面都

形成。一旦反相胶束形成，他们均可以从自己的初始相进入到油相当中。那么接

下来的扩散方向和过程则取决于渗透压的大小和水相的离子浓度。因为反相胶束

通过油相扩散到另外一水相时，便会遇到各自的反应物，则在界面上将会形成磁

性纳米粒子。其化学反应方程式为：[45．47]

Fe2+(aq)+2FeH(aq)+80H一(aq)—》Fe304(s)+4H20(1)
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桊

漆

Reverse m icel le with cation entrapped

Reverse micelle with anion entrapped

图6．7反相胶束形成和传输示意图

既然在W／O／W的体系中存在两个界面，那么到底是那个界面为反应发生的

主要场所?这个将由两个条件来决定：(1)反应粒子的水合作用强度

(Fe3+／Fe2+／OH。)；(2)反相胶束的形成速率。第一个条件由水和离子的强度确

定。在形成水合粒子的过程中，对于阴离子和阳离子，离子的Pauling半径是控

制离子水合作用的关键因素[481。在离子的Pauling半径增加时，水合作用则减

弱。三价铁离子和二价铁离子的Pauling半径分别为O．60和O．75 A，这一数值小

于氢氧根粒子的Pauling半径(1．37 A)。显然在这个体系中，阳离子比阴离子更

容易产生水合作用。因此反相胶束中主要包埋了阳离子。第二个条件主要由离子

周围的水层决定。越小的粒子周围的水层厚度就越小，因而也更快的在水合粒子

周围吸附表面活性剂形成反相胶束[42】。根据上述两点分析，反相胶束主要在

WP．2中产生，并且穿越OP，在WP．1和OP的界面上发生反应。

6．4本章小结

与其他所报道的方法不同，我们基于复相乳液体系，提出了一种新颖的界面

反应方法学用于合成磁性中空纳米球。该复相乳液体系通过三种液相并加入表面

活性剂Span．80与Tween．80来制备。化学反应发生在复相乳液体系的界面上。

所有的产物均呈现完好的球状中空结构。X射线粉末衍射证实所有的产物均为单

一的立方相的四氧化三铁，并无其他杂质存在。通过控制反应物的用量，我们实

现了控制壳层的厚度。这一点可以应用于控制释放和其他领域。通过“反相胶束”

机理，我们成功的解释了中空结构的形成机理和界面反应反生的具体位置

(WP．I／OP界面)。
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