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摘要

摘要

高分子材料广泛地应用在农业，工业以及生活等各个领域中，其中结晶高

分子占据了大概三分之二，可见高分子结晶学在高分子物理中占据重要的地位。

通过流动场诱导高聚物熔体结晶可以调控晶型，加速成核提高结晶动力学，调

控形貌结构：通过外场作用半晶高聚物可以使晶体取向，晶体相变，晶体破坏

等。流动场诱导结晶和晶体变形机理直接决定了高分子最终的形貌结构，同时

也影响了高分子制品最终使用性能。因此研究流动场诱导结晶及晶体受力变形

机理可以更好的指导工业加工。

聚偏氟乙烯(PVDF)是多晶型高聚物，在某些特定情况下具有压电性能

使其受到广泛的关注。PVDF基共聚物也广泛地应用在工业生活中，如偏氟乙

烯与三氟氯乙烯共聚物F2311与F2314就可以被当作炸药粘结剂来使用。本论

文主要以PVDF及其共聚物为研究体系，使用小角，宽角X射线散射技术(SAXS

和WAXS)在线研究其在拉伸外场作用下晶体变形及流动场诱导结晶的机理；

为了更直接获得晶体塑性变形机理，在最后一章工作中，以简单聚烯烃聚丙烯

为研究对象，使用傅里叶显微红外实验技术(FT叫)在线研究细颈扩展过程中，
晶体塑性变形机理。本论文主要的结果与内容总结如下：

(1)利用SAXS和WAXS实验技术原位研究轻度交联PVDF熔体在流动场作

用下的结晶行为。实验发现在流动场作用下交联PVDF可以生成极性晶

体B晶，并且随着拉伸温度的不同，其晶型和形态结构呈现不同的分布，

大致可以将其划分为三个区。I区：shish．kebab&a．B晶共存：II区：

shish．kebab&p晶共存；III区：shish&p晶共存。

(2)借助WAXS实验技术，系统研究了从低温53 oC到高温132 oC之间，

PVDF晶体变形和相转变与力学行为的关系，研究0【．p晶相转变与外场

参数之间的关系及其内部机理。实验结果发现PVDF相转变与拉伸温度

关系密切，当温度低于110 oC时，当超过屈服应变之后，B晶成核，随

后B晶含量迅速变多，同时0【晶含量变少。但当温度高于110 oC，在屈

服过后B晶并未成核，只观察到Ⅱ晶沿着拉伸方向的高度取向。这是因

为当温度升高后，屈服应力减小，外场功减小，而外场功不足以克服0【．p

晶相变能垒。

(3)借助SAXS和WAXS实验技术在线研究氟橡胶F2314在拉伸过程中其力

学行为的结构起源。溶剂诱导的F23 14薄膜拥有橡胶部分和硬的晶体部
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摘要

分／微相分离的微区。在外力作用下，首先晶体和三氟氯乙烯微区被拉伸

破坏，导致明显的屈服现象，随后三氟氯乙烯在拉伸作用下结晶，并导

致应力显著增加，而三氟氯乙烯与偏氟乙烯在化学结构上的相似性也会

帮助结晶。F2314后期的快速结晶可以防止材料失稳或者失效，三氟氯

乙烯和偏氟乙烯在化学结构上的相似性是应变诱导结晶发生的分子结构

基础，这正是我们在设计材料时需要的。

(4) 借助SAXS／WAXS实验技术在线研究氟橡胶F23 11在不同拉伸速率下的

结晶行为。实验发现1：1共聚的F2311即使在溶剂诱导下也很难结晶，

当速率很小时为10删S时，三氟氯乙烯链有足够时间可以调整构象并
结晶，应力回复过程中晶体完全熔融。而拉伸速率提高到50删S，在观
察的应变范围内F231l不能结晶，在应力回复的过程中，变形网络可以

完全回复到初始无取向状态。这表明F23ll难结晶，只有在慢拉时，有

足够的时间调整构象才可以结晶。

(5)借助傅立叶红外显微成像技术研究细颈扩展过程中塑性变形机理。本实

验以简单聚烯烃聚丙烯为研究对象，通过显微红外实验技术可以获得结

晶度，晶体和无定形取向度的空间分布。实验发现在细颈扩展过程中，

晶体先滑移，同时晶体和无定形明显取向，随着细颈的扩展，晶体熔融

并再结晶，同时无定形取向度减小。这直接证明了在半晶聚合物塑性变

形过程中熔融再结晶机理的存在。

本论文主要创新点：

(1)发现了PVDF中的极性晶体(p晶)可以通过拉伸交联PVDF熔体获得，

并且建立其晶型和形态结构随应变和拉伸温度分布的相图。

(2)提出PVDF中的0【晶向B晶相转变与外场参数作用的关系。

(3)揭示氟橡胶F2314在拉伸外场作用下力学响应的结构起源，三氟氯乙烯

在拉伸作用下快速结晶可以有效防止材料失效或者失稳。

(4)氟橡胶F2311难结晶，在拉伸外场下其需要足够的时间调整链构象，才

可诱导结晶，当提高拉伸速率诱导其结晶会更加困难。

(5)证明在半晶聚合物细颈扩展过程中变形机理，证明了熔融再结晶现象。

关键词：聚偏氟乙烯；氟橡胶；流动场诱导结晶；晶体变形；晶体相变；塑性

变形

II

万方数据



Abstract

ABSTRACT

Polymer is widely used in many fields，such as farming，industry,daily life and

so on．As we know,two thirds of them are crystalline．Thus，polymer crystallization

plays a very important role in polymer physics．Flow mduced crystallization can

help control crystal forms，accelerate nucleation and control morphology．Besides，

stretch of semicrystalline polymer will induce crystal orientation，phase

transformation，crystal destruction and so on．Flow induced crystallization and

crystal deformation can both decide final crystal morphology of polymer and

product performance．Study on flow induced crystallization and crystal deformation

will help industrial processing．

Poly(vinylidene fluoride)(PVDF)has varied polymorphisms and can be used

as piezoelectric polymer．Besides，copolymer based on PVDF can be used widely in

industry and daily life．Copolymer of vinylidene fluoride(VDF)and

chlorotrifluoroethylene(CTFE)such as F23 1 1 and F23 1 4 can be used as binder in

polymer bonded expolosives．In our work we study flow induced crystallization and

crystal deformation of PVDF and its copolymer with small and wide angle x-ray

scattering(SAXS and WAXS)．In order to obtain direct result about crystal

deformation during necking，we also study plastic deformation process during neck

propagation of isotactic polypropylene(iPP)with help of Fourier transform infrared

spectroscopy(FTIR)．Our main results are as following．

(1) Flow induced crystallization of lightly crosslinked PVDF melt is studied

with in-situ SAXS and WAXS technology．Polar crystal，B crystal，can be

induced in flow induced crystallization．Crystal form and morphology are

distributed differently with temperature．Temperature can be divided into three

regions．Region I：shish·kebab morphology&0【-p crystal，Region II：

shish-kebab&p crystal，Region III：shish&p crystal．

(2) Relationship between crystal deformation and phase transformation and its

mechanical behavior is systematically studied with in—situ WAXS technology．

Results show that phase transformation of PVDF has close relationship with

stretching temperature．When temperature is lower than 1 1 0 oC，p crystal

nucleates and orients in tensile direction after yield．Meanwhile，content of 13,

III
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Abstract

crystal decreases with strain．When temperature is higher than 1 1 0 oC，B crystal

doesn’t nucleate after yield strain and Q crystal shows hi．ghly orientation in

tensile direction．It is due to decrease of external work at yield at high

temperature，which Can help overcome energy barrier of phase transformation

from旺to 13 crystal．

(3) Structural origin of fast yield-strain hardening is studied with in-situ SAXS

and WAXS． Solution cast F23 1 4 films has soft rubbery and hard

crystalline／microphase separated domains．Upon stretching，crystals and CTFE

domains are destructed first which induces obvious yielding behavior．After that，

CTFE is stretching induced crystallization with a much smaller long period

which gives rise to an increase of stress．Similarity between VDF and CTFE Can

also help crystallization of CTFE and induce defects with VDF chains．Fast

transition from yielding．to strain hardening during extension may inhibit

instability or failure of material，which is wanted in material design．

(4) Crystallization behavior of F23 1 1 is studied with different stretching rate

with in-situ SAXS and WAXS technology．Solution cast F23 1 1 cannot easily

crystalize compared with F23 1 4．When stretching rate is small as 1 0 p．m／s，

CTFE chains have enough time to adjust their conformation and Can crystallize

at large strain．It also shows that when stress is unloaded，crystals will be melted．

However,when stretching rate is increased to 50 gm／s，CTFE chains don’t have

enough time to adjust its conformation and it is hard to crystallize．When stress

is unloaded，oriented network Can retract to its original state．It indicates that it

is quite difficult to crystalize for fluoroelastomer F231 1．

(5)Plastic deformation of isotactic polypropylene(iPP)is studied with Fourier

transform infrared spectroscopy(FTIR)．It Can help give information of spatial

distributions of crystallinity,orientations of crystal and amorphous chains in

necking region during tensile deformation of isotactic iPE As we know slip

occurs at yield．Decrease of crystallinity during neck propagation is supposed to

be related with crystal slip， and the recovery is related with

melting-recrystallization upon necking．Transition from necking region to

lion-necking region，fragile crystals are melted and fragmented．Highly oriented

amorphous chains Can be resource of recrystallization and shows decrease of

orientation in necking region．

Innovation point：

Ⅳ
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Absgact

(1)Polar crystal(p crystal)can be induced during stretching of lightly

crosslinked PVDF melt and we establish a phase diagram of crystal form

and its morphology with temperature and strain．

(2)Establish relationship between q—B crystal transformation and stretching

parameters．

(3)Disclose structure origin of fast yielding strain hardening transition during

stretching of F23 1 4．Crystallization of CTFE Can help prevent instability or

failure of sample．

(4)It is difficult for F23 1 1 to crystallize even when using solution cast method．

F23 1 1 sample needs enough time to adjust its conformation and then it Can

crystallize．Thus，F23 1 1 Can only crystallize at slow stretching rate．

(5)During plastic deformation of iPP, stretching induced melting

recrystallization occurs during necking propagation．

Key Words：PVDF，fluoroelastomer,flow induced crystalliZation，crystal

deformation，phase transformation，plastic deformation
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1．1引言

第1章绪论

高分子材料广泛地应用在军事，农业，工业以及生活等的各个领域中。其

中结晶高聚物占据了大概三分之二，足以证明高分子结晶学的重要性。在高分

子材料加工过程中，高分子材料受不同加工参数影响，会获得完全不同的形态

结构。常用的加工方法有挤出，注塑，流延，吹膜等，在高分子材料加工过程

中涉及高分子材料结晶学方面的知识。流动场诱导结晶不仅可以调控高聚物的

晶型结构，还可以加速成核提高结晶动力学，并可以通过调控外场强弱获得不

同形貌的结构。此外场作用下，高分子材料会发生晶体取向，晶体相变，晶体

破坏等。而这些变形机理都与高分子材料结构和性能息息相关。因此研究流动

场诱导晶体与晶体受外力作用的变形机理可以更好地指导高分子材料的工业加

工。

聚偏氟乙烯(PVDF)作为一种广泛使用的高聚物，它具有多晶型的特点，其

中极性晶体B晶可以使PVDF具有压电性能。因此PVDF可以广泛地应用在电

池，电容器，传感器等领域。研究PVDF更多地涉及到如何获得极性晶体D晶。

在获得B晶的过程中涉及了晶体的变形，取向，成核与生长等问题。研究流动

场诱导结晶和晶体的变形机理可以更好的帮助拓展获得PVDF D晶的方法。

PVDF共聚物也广泛地应用在工业生活中，如偏氟乙烯可以与三氟氯乙烯共聚，

获得热塑性弹性体。当共聚比不同时，会获得不同结构的高聚物。比如当共聚

比分别是1：1和1：4时，可以分别获得F2311和F2314 PVDF基共聚物。这

两种高聚物都可以作为炸药粘结剂使用。在使用的过程中，粘结剂有时会发生

应力开裂，就会影响使用效果。因此研究外场作用条件下，如应力，应变，温

度等，氟橡胶结晶和晶体变形行为可以更好的帮助了解氟橡胶粘结剂在实际应

用中涉及的科学问题。因此本论文通过改变应力，应变，温度，应变速率等外

场参数，以聚偏氟乙烯及其共聚物为研究体系，系统研究了在外场作用下晶体

的变形，取向，成核与生长等科学问题。

本章第二部分主要阐述了聚偏氟乙烯及其共聚物结构特点；第三部分主要

阐述了流动场诱导结晶机理；第四部分主要阐述了晶体变形机理；第五部分主

要阐述了高分子结晶的研究方法；第六部分主要阐述了本工作的意义与本论文

的主要内容。
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1．2聚偏氟乙烯及其共聚物结构特点

1．2．1聚偏氟乙烯多晶型结构

PVDF拥有简单的化学结构，它的重复单元是—CHr￡F2一。C—F键和

C—C键有非常强的键能，并且氟原子和氢原子之间也有很强的范德华力。

PVDF具有化学稳定性，耐酸，耐溶剂，耐油等优秀的性能。并且PVDF是一

种十分常见的半晶聚合物，拥有5种晶型，其中最常用和最常研究的是a，13

和Y晶。非极性的a晶是反式旁式交替(TGTG)螺旋构象，通常从熔体自然

冷却就可以获得此晶型；极性的B晶，平面之字形全反式(TTT)构象，一般

可以通过0【晶晶体变形获得；TTTGTTTG构象的Y晶，也具有极性但极性并不

如D晶。【1。3J如图1．1所示，Lovinger在他1983年发表于Science上的文章对PVDF

晶型结构作了详细的总结。【3】与其它两相相比，p晶的极性最强，这是因为其

跃迁矩矢量全部都朝着同一个方向排列。

正是因为B晶PVDF具有极性，所以PVDF具有压电和热电性能，可以广

泛地应用在电池，电容器，传感器等领域。[4-5]PVDF的p晶也一直以来是研究

的热点。

图1．1 聚偏氟乙烯两种常见晶型的分子链构象。(a)a晶反式旁式交替构象，(b)B晶全

反式构象。箭头方向代表了—CF2偶极子的方向。13]

1．2．2聚偏氟乙烯极性晶体制备方法

PVDF极性晶体p晶的制备方法多种多样，也一直以来是人们研究的热点。

如图1．2是总结的其它晶型相转变成p晶的路径。【6】其中最常见的B晶生成方

法是通过c【晶机械变形制备p晶。在纯0【晶机械拉伸的过程中，常常伴有细颈

2
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的出现，高温拉伸0【晶PVDF薄膜过程中，并不会出现细颈现象，同时也不会

生成p晶。因此有些研究者认为是细颈出现时的不均匀应力场导致了a．B晶相

变。【r，J也有研究者认为在0【晶PVDF薄膜拉伸过程中，晶体会受到剪切力作用，

因此将0【．p晶相变归因于拉伸过程中引入的缺陷。[8-9]研究者对0【．p相变过程做

了系统的研究，综合考察拉伸温度，拉伸应力，拉伸应变等外场参数对d．D相

变的影响。有研究认为最大B晶含量获得的条件是拉伸温度为80 oC，拉伸比

为5时。【7]

Drawing I

i篙苎蔫Fl陟磊圳
Forml3

图1．2不同PVDF构象相转变成B相的路径。‘61

通过过高压结晶也可以获得p晶。110-13】常压下结晶获得的晶体是a晶，但

当在高温高压条件下，可以获得13晶伸直链晶体(D-ECCs)，当压力高于500]VIPa

时可以获得纯的13-ECCs，[10]并且熔点是207。C【14】。有研究者基于B晶是从六

方相中生长的概念，绘制了高温高压获得p晶的相图，如图1．3所示。其正交

相，六方相和熔体的三相点是320 MPa，300。C。111]
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图1．3 PVDF的B晶的压力(P)．温度(T)相图。旺晶熔融曲线是图中的虚线。011

在PVDF中加入填料也能诱导B晶生成。碳纳米管作为一种纳米填料，具

有高比表面积，低分子量，优异机械性能等优势，将其加入PVDF体系，可以

诱导13晶生成。【l5J将BaTi03加入PVDF体系中，也可以诱导B晶生成，当加

入20％的BaTi03时，可以获得93％的B晶，BaTi03的加入可以诱导全反式构

象成核。[16】纳米粘土和二氧化硅(Si02)的加入也可以诱导B晶的生成。[17-18】

有机无机复合材料的制备过程是通过加入四乙氧基硅烷(TEOS)，然后通过溶

胶一凝胶法制备复合材料。【l 8J

溶剂诱导PVDF结晶也可以获得B晶。常用的溶剂有二甲基甲酰胺(DMF)，

PVDF在60 oC从DMF中结晶，可以获得非取向的B晶。并且当溶剂是DMF

时，当温度小于70 oC时，主要生成的是B晶；当温度高于110 oC时，从DMF

中诱导结晶获得的Q晶越来越多。i19J当选用溶剂N，N．二甲基乙酰胺(DMAc)，

低温结晶时主要形成p和Y晶，然而当温度较高时，会生成较多的0【晶。这主

要是因为DMAc和PVDF的相互作用会随着温度的变化而改变，最终改变

PVDF的晶型。120]

PVDF通过与其他单体共聚也可以诱导D晶生成，其中最常见的是偏氟乙

烯(VDF)和三氟乙烯(TrFE)的共聚物(P(VDF．TrFE))，P(VDF．TrFE)结晶

生成的晶型与VDF的含量相关性很大，当VDF的含量在60％～80％之间时，共

4
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聚物结晶首先生成的是p晶：当VDF的含量在82％-90％之间时，生成的是0【，

p和丫的混合晶型；当VDF的含量在90％以上时，生成的是纯Ⅱ晶。【21】

1．2．3偏氟乙烯．三氟氯乙烯共聚物

根据不同的使用要求，通过调节三氟氯乙烯(CTFE)的含量，可以获得不

同的聚偏氟乙烯．三氟氯乙烯(P(VDF．CTFE))共聚物。当VDF的含量很少

时，P(VDF．CTFE)共聚物是半结晶的；随着VDF含量的提高，P(VDF．CTFE)

逐渐变为无定形。【22】当VDF．CTFE的共聚比是1：1时，得到的是F2311氟橡胶

无规共聚物；当VDF．CTFE的共聚比是l：4时，得到的是F2314氟橡胶无规共

聚物。[23-25]由于氟原子的引入，所以F2311与F2314具有耐化学，耐溶剂，耐

油等优秀性质。氟橡胶可以被用作炸药粘结剂使用，这主要是因为氟橡胶易加

工，耐化学腐蚀，机械强度高，但氟橡胶在被当作炸药粘结剂使用过程中，也

会遇到一些问题，比如应力开裂。在P(VDF．CTFE)共聚物中，共聚比变化，会

影响共聚物结晶行为。F2311由于共聚比是1：1，沿着分子链方向，打乱了三氟

氯乙烯的排列，因此F2311十分难结晶。F2314由于共聚比是1：4，三氟氯乙烯

链段含量增多，因此是可结晶的。∞j

1．3 流动场诱导结晶

常用的高分子材料加工方法有挤出，注塑，流延等，在加工高分子材料的

过程中会涉及流动场诱导结晶的知识。在流动场诱导下高分子材料不同的结晶

动力学会导致不同的结构与性能，因此研究流动场诱导结晶对于指导加工和高

分子材料的实际应用，有十分重要的意义。流动场作用下高分子熔体能生成新

的晶型，比如聚丙烯在流动场作用下会得到B晶；PVDF在流动场作用下会得

到0晶；聚乙烯在流动场作用下会得到亚稳的六方相。流动场还可以改变高分

子熔体的取向结构，如随着外场强度的增加，结构形貌会由球晶逐渐演变串晶。

流动场可以加速成核，加速熔体结晶。我们知道结构可以决定制品的性能，而

流动场作用又可以改变高分子材料的结构，因此研究高分子材料流动场诱导结

晶具有重要的工业意义。

万方数据



第1章绪论

1．3．1 Coil．stretch转变与拉伸网络模型

De Gennes[27J首先在高分子稀溶液中提出了coil．stretch转变的概念。Keller

通过实验证明，当达到一个临界应变速率时，高分子稀溶液中会出现双折射现

象，证明出现了coil．stretch转变。【2sJ当外场的应变速率进一步加大，超过临界

值b时，高分子链会像网络一样被拉伸(图1．4)。整链coil．stretch转变一般适

用于稀溶液。在高分子熔体中则可能是缠结网络中一部分链段拉伸。高粘度高

分子熔体在受到外力作用时，由于缠结网络的存在，高分子熔体会表现出和交

联弹性体类似的特点，局部分子链段会拉伸取向并诱导熔体结晶。12引Benjamin S．

Hsiao[30J将2％的超高分子量聚乙烯(UHMWPE)与98％低分子量聚乙烯(PE)

混合在一起，通过扫描电镜发现剪切后的PE混合体系中shish．kebab结构shish

部分是由多根链组成。并且只有UHMWPE分子链上部分链段可以发生

coil．stretch转变，而并不是整链。UHMWPE被拉伸形成shish，而无规线团部

分形成了kebab，并以扩散的方式生长。Komfield等人【3lJ在聚丙烯(PP)体系

中通过对不同长度的分子链进行标记，使用中子散射实验技术发现，在shish

的形成过程中长链的链段取向，以诱导周围的分子链附着一起组成shish，长链

起到了类似催化剂的作用。而Kanaya等人【32J将高分子量聚乙烯(HMWPE)和

氘化的低分子量聚乙烯(I．MWPE)混合在一起，实验发现HMWPE缠结网络

拉伸主要形成了shish结构，并且当超高分子量聚乙烯的浓度增加时shish结构

的形成会加速。这表明在shish的形成过程中，HMWPE的缠结对shish结构的

形成起到很大的作用。[331pennings等人【34】在研究UHMWPE纤维纺丝的过程中

认为，在冻胶UHMWPE纤维从挤出机挤出的时候，UHMWPE纤维网络会受

到拉伸作用而取向，并且当应力作用到缠结点上时，分子链段会取向。
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图1．4在流动外场作用下溶液中分子链的响应。a)誉。<套<靠，单链coil-stretch转变；b)

邑<靠<量，网络拉伸变形【28】

Flory[35】最早在橡胶体系中提出了拉伸网络模型，当网络结构拉伸取向，网

络缠结点间的分子链取向，构象熵减小，降低成核位垒，当TASr>△H，时，体

系会结晶。在静态条件下，从熔体中获得折叠链片晶的自由能变化为：

AGq=GFCC一锚m=AH(1—1厅o)
1m

其中相变潜热AHtJ',于零，所以当外界温度高于晶体的平衡熔点嘴时，无

法结晶，因为△G口>0．在拉伸的作用下，熔体的自由能会增加，引入额外的驱

动力AGr，体系成核结晶。在拉伸外场作用下体系自由能变为：AG=AG口+AGr；

并且高分子的平衡熔点增加了：嘭幻w=TO(1+A一△H)，所以在拉伸外场作用下，

体系在高于晶体平衡熔点砩时也能成核结晶。在shish．kebab结构中，由于shish

的自由能GEcc小于kebab的自由能GFcc，所以拉伸外场作用下分子链取向更

倾向于先生成shish。[36-38】

我们组通过联用小角X射线散射实验技术(SAXS)和拉伸装置，发现通

过改变拉伸速率，shish形成的临界应变并不会随之改变，并且其临界应变小于

整链拉伸取向所需的应变，这意味当达到临界应变时，临近缠结点间分子链段

拉伸取向，shish的生成主要归功于网络拉伸，而并不是coil．stretch转变。【3 9】

在普遍使用的拉伸网络的熵减模型中，仅仅只考虑了初始熔体熵的减小，我们
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组通过结合同步辐射SAXS和宽角X射线散射实验技术(眦S)在线研究拉
伸诱导交联PE体系成核结晶的实验，结果显示在不同温度区会形成不同的终

态晶体形貌，因此终态的晶体形貌显著影响流动场诱导结晶动力学，将它结合

到修正的熵减模型中得到了图1．5b中的模型图。[40】

1．3．2

龋?气
f●

“

型；(b)修正后的熵减模型【401

不同的外场条件会在高分子熔体中诱导不同的核形态，最终影响高分子材

料制品的结构性能。韦森伯格参数(We／)是外场施加的剪切速率童和高分子链

终端％松弛时间的乘积，可以用耽来描述外场作用的强弱对分子链取向的影

响。当在低应变速率下施加一个应变时，即we<1，流动场诱导的分子链构象

会松弛掉，即使成核密度会增加，主要生成球晶；当提高应变速率时，即we>1

时，熔体拉伸取向，成核速率增加，晶体会以各向异性的方式生长。以不同剪

切速率对PP体系施加剪切，实验发现，当we<1时，主要生成的是各向同性

的球晶；当we>1时，主要生成的是各向异性的shish．kebab结构。[41-42]

Komfield[43-451借助同步辐射SAXS和WAXS实验技术研究PP样品在受到

短程剪切后非等温结晶后的样品形貌，实验发现当剪切外场较弱时，主要形成

变形的球晶，当剪切外场较强时，主要形成高度取向的晶体。当剪切应力

dw=o．06 MPa，结晶温度为141 oC时，如图1．6所示，从样品最终的形貌结

构可以发现，在样品内部剪切应力大于0．03 MPa的区域，熔体会在剪切外场下

形成点核。当样品内部剪切应力超过0．047 MPa时，会形成取向的shish核。
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图1．6随着剪切时间增加，最终晶体形貌的示意图，结晶温度是141。C。壁面剪切应力

‰=0．06 MPa。[431

Mykhaylyk等人【46471借助光学显微镜和X射线散射实验技术研究在PE和

PP体系中剪切时，非取向和取向形态形成的外场条件。取向shish-kebab形态

结构形成的外场条件与外场和功剪切速率相关，如图1．7所示。只有当高分子

熔体受到的功大于临界功，并且剪切速率大于最长分子链Rouse松弛时间的倒

数，才能形成shish核，随后形成kebab。对于多分散体系，当剪切速率小于

Rouse松弛时间的倒数时，shish形成的临界功随剪切速率减小会增大。当剪切

速率小于Rouse松弛时间倒数时，只有更长的分子链能被拉伸，并形成取向shish

核，临界功的大小与分子量分布有关。分子量分布和化学结构会影响Rouse松

弛时间，所以Shish．kebab形貌结构的形成与分子链的化学结构和分子量分布有

关。

9
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夕戚n=1／丁R shear rate，少b
图1．7在高分子熔体中生成取向晶体(shish．kebab)所需要的流场条件示意图。【46】

1．3．3流动场下诱导的Shish．kebab结构

根据上一节的讨论我们知道，在流动场的作用下，会形成shish．kebab结构，

其中shish是由取向分子链组成，kebab是由折叠链片晶组成，如图1．8所示。

首先在流动场作用下沿着流动场的方向，形成取向的核，片晶接着会附着在取

向核上生长生成kebab，如图1．9所示。[48--49]与无规分子链相比，伸展的分子链

更接近后来形成的shish晶体，所以从动力学来说从伸展分子链形成shish所需

的位垒更小。所以首先是伸展分子链开始结晶，并首先形成shish：shish可以

作为缠结分子链的核，随后缠结分子链可以附着shish成核生长，形成kebab。

150]

图1．10是用溶剂将kebab萃取后获得的shish的扫描电镜照片，从图中可

以看到，shish的平均长度大于500 nml很有可能在微米尺度上。并且shish的

直径在10到50 nrn的范围内。可以从SEM中看到，shish更像是一个互联的网

络状结构。从shish微米级长度可知，在shish形成之初分子链的伸展长度想必

也很大，并且shish网络状结构表明shish形成的同时也有缠结点形成。同时证

明在缠结熔体中缠结点间分子链发生了coil．stretch转变。一共有两种kebab，

一种可以被溶剂洗去的，被叫作macrokebabs；"另外一种kebab并不能被溶剂洗

去，有着非常强的热稳定性，被称为microkebabs，microkebabs实际上在shish

内部。[51_53】

10
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(a)

图1．8在shish．kebab结构的示意图。1361

静”做”，r予
≯列幕曲

f 、

(b)

图1．9 (a)kebab初始形成的位置；(b)稳定存在的shish和kebab[49】
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图1．10将kebab溶解后，超高分子量聚乙烯(UHMWPE)shish扫描电镜照片‘50

1．3．4流动场对高分子晶型的调控

高分子晶型的稳定性会受到温度和压力作用的影响，在不同的流场作用下

会生成不同的晶型。虽然有些晶型在热力学上是亚稳的，但在流场作用下，它

们却会比稳定的晶型优先生成。在特定的压力和温度条件下，在高分子所有的

晶型中，只有一个是最稳定的，其他的都是亚稳的。实验发现不同稳定性的取

向晶型是可以共存的。这主要归功于动力学竞争过程中位垒的差异。克服位垒

完成相转变主要依靠外场作用驱动，位垒最小的相转变优先发生。但这并不代

表相转变后形成的相就是热力学上最稳定的相。获得热力学稳定相所需的时间

主要由亚稳相与稳定相之间的位垒决定。亚稳相的出现主要是由动力学决定的。

嵋4。图1．11a是我们组结合同步辐射SAXS和WAXS实验技术开展的在超快拉伸外

场作用下PP熔体结晶实验，嵋副从PP在应变速率，温度调控内的相图分布来看。

虽然n晶的热力学稳定性比p晶更好，但是由于p晶的熵更大，缺陷更多，所

以在更强流动场下p晶更容易生成。图1．11b是我们组利用同步辐射SAXS和

WAXS实验技术在线研究PE随应力和温度决定的相图。从实验结果可以发现，

虽然PE的正交相没有六方相稳定，但是在强场作用下，六方相可以生成，反转

了六方相与正交相的稳定性。晦刚图1．12是我们组利用同步辐射SAXS和WAXS

实验技术在线研究交联PE晶体结构和形貌随温度和应变的分布结果。结果显示

主要可以分为四个区：正交片晶(OLC)，正交shish晶体(OSC)，六方shish

晶体(HSC)和取向shish前驱体(OSP)。晦7。

12
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图1．11(a)iPP在流动场作用下在应变速率．温度调控内的相图分布；‘551Co)PE在拉伸外场

作用下结晶的相图‘561

图1．12 由WAXS和SAXS实验结果推断出的PE结构和形态随应变和温度的变化规律。

【57】

1．4 高分子晶体变形机理

1．4．1晶体滑移与熔融再结晶

半晶聚合物具有丰富的多层级结构，如分子链构象，片晶，片晶簇，球晶

等其他结构，这就给高分子材料的研究带来了一定困难。在半晶高分子材料拉

伸过程中一直存在两种观点解释拉伸变形过程中晶体的取向变形：1，晶体滑移

破坏；2，晶体熔融再结晶。

当晶体受到拉伸变形作用时，晶体会发生滑移，滑移可以分为细滑移(图

1．13a)和粗滑移(图1．13b)，孪晶，应力诱导的马氏体相转变，晶体位错。p引
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Peterlin[59J通过使用SAXS实验技术来研究PE的塑性变形机理。实验发现在拉

伸过程中，沿着拉伸方向(子午线方向)和垂直于拉伸方向(赤道线方向)的

散射强度都减小了，这表明在这两个方向上片晶的数量减少了，即片晶被破坏

了，或者是因为片晶结构的排列变得更加无序。同时片晶因为受到压缩作用，

对角线方向和赤道线方向的长周期都减小了。在子午线方向生成新的纤维晶，

子午线方向长周期减小。门永掣60J认为可以将半晶聚合物看作是缠结无定形相

和晶体组成的两相模型。首先应力作用在晶体上，当发生屈服时，晶体开始滑

移，随着进一步的拉伸，作用在晶体上的应力达到极值，晶体不再稳定，变形

机理从晶体滑移变为破坏再结晶过程，新的晶体形成。无定形网络是在大应变

起到主要作用。而晶体本身的稳定性和无定形相状态之间的相互关系决定了拉

伸变形过程中变形的临界应变。

(C)煽咄
图1．13不同种类的晶体滑移(a)细滑移(b)粗滑移(c)细滑移诱导的剪切变形【61】

PE和PP是最典型的半晶聚合物，它的塑性变形主要包括三个阶段：【62J1，

细颈出现前球晶的连续变形，在这个过程中晶体主要通过旋转改变了取向；2，

细颈扩展过程中球晶向纤维晶不连续转化过程，在这个过程中片晶先滑移破坏，

后转换成微纤维(如图1．14所示)，微纤维是纤维晶的主要组成部分；3，细颈

扩展完全后纤维结构的塑性变形，在这个阶段变形主要是以纤维间的滑移进行

的，在这个过程中纤维晶的取向度会大大增加，并伴有应力硬化。

14
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图1．14片晶在拉伸作用下生成微纤维晶体。[631

Flory和Yoon【64J首次提出了拉伸过程中熔融再结晶存在的假设，晶体受到

拉伸取向变形，这过程中很可能存在晶体熔融过程，随后立马会发生再结晶，

并沿着应力方向取向。在半晶聚合物拉伸变形过程中，屈服点的出现往往解释

成晶体滑移的起点。然而在有的拉伸条件下也会出现双屈服的现象，这主要是

因为体系内片晶尺寸有不同的分布，更小和不太完善的晶体发生了应变诱导熔

融，再结晶的晶体会发生二次屈服。【6孓66Jj艮多时候这第二个屈服点往往被解释

成部分熔融．再结晶过程。如图1．15所示，随着拉伸温度升高，双屈服现象越

来越明显，这也说明了双屈服现象与拉伸诱导晶体熔融再结晶有关。

Nominal Strain(％)

图1．15高密度聚乙烯(a)和中等密度聚乙烯(b)在不同温度处的工程应力．应变曲线【66】

一弼皿暑一协协mJl∞i

ulEoz
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Seguela[67】认为在半晶聚合物拉伸过程中，晶体的滑移可以解释成塑性不稳

定性的出现，但是并不能解释纤维晶形成时剧烈的变形取向过程。在纤维晶形

成过程中会短暂出现高度的无序状态，也就是局部晶体熔融。所以可以将滑移

看作是晶体熔融再结晶发生的驱动力。

1．4．2拉伸诱导晶体相变

高分子材料结晶时，常常会生成多种多样的晶型，并且在特定的条件下，

不同相态的晶体可以相互发生转化。最常见的多晶高聚物有聚丙烯(PP)，聚

乙烯(PE)，聚丁烯(PB)，聚偏氟乙烯(PVDF)，很多研究都有报道在拉伸过

程中多晶型高聚物会发生晶体相转变。在特定的温度和压力条件下，晶体在热

力学上只有一个最稳定的相态，其它相态就都是亚稳相。那么体系为何会选择

许多中间步骤而并不是直接转变成最稳定的相?实质上亚稳相在热力学上是稳

定的，虽然其自由能比最稳定相的大，如图1．16所示。△G是亚稳相与稳定相

之间的自由能差，△G+从亚稳相相变成稳定相所需克服的能垒。从最初相态转

变成最稳定的相态有许多自由能路径，而从最初相态转变成亚稳相所需克服的

能垒比从最初相态转变成最稳定相所需克服的能垒小。并且从亚稳相转变成最

稳定相从动力学角度讲十分慢。所以就会观察到晶体的多晶结构形态。【54J

图1．16热力学稳定性不同相之间自由能图，从亚稳相转变成稳定相需要克服位垒△G+，

亚稳相相变成稳定相的驱动力是两相自由能最小值之差AG。154]
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拉伸可以诱导规聚丙烯(iPP)中的0【晶向mesophase转变。相转变的发生

从成核开始，外场功可以降低成核能垒。0【晶．mesophase相转变过程伴随着晶

体的取向，滑移，融熔等等，有些研究者认为片晶内部的滑移，是造成晶体相

变的原因。【68】拉伸过程中会发生不同晶体间的相变伴随着片晶的破坏与新纤维

晶的形成。．应变诱导PP 13-a相转变过程主要是通过熔融再结晶完成的，这主要

和B晶与Q晶的构象有关，因为13晶是手性相同的31螺旋构象，而Q晶是左右

手性交替的螺旋构象。为了解释13-a相相转变过程涉及的手性改变，仅仅使用

晶体剪切诱导很难成立。[69-701根据不同立构规整度的sPP，有研究者建立了sPP

在拉伸变形过程中晶体相转变的相图(图1．17)。【r，1。陀J对于sPP来说，晶体的相

变与应变相关，而并不是应力；而晶体相变所需的临界应变与高分子链内部的

微观结构，晶体内部的无序程度，己存在的两种晶型的稳定性差异有关。

，_、

摹

i
皇
砖

量
盘

0．J

Q

【mmmm】(％)

图1．17 间规聚丙烯晶型与立构规整度和拉伸应变的关系‘71】

PE晶体在受到外力作用时，会发生马氏体相变，【58J即正交晶相转变成单

斜相，有研究者认为马氏体相变主要是通过正交晶剪切完成的。_jJ在研究PE

单晶在应力作用下的变形时，单斜相的散射花样会被松弛掉，所以有研究者认

为PE单斜相是一个亚稳相，只能在有应力状态下保持，当温度高于110 oC单

斜相仍然不能稳定存在了。

PB是一种多相态晶体，主要有晶型：31螺旋结构的Form I晶型，113螺旋

结构的Form II晶型，41螺旋结构的Form III晶型。Form II是亚稳相，并且在
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室温条件下可以转换成热力学稳定相Form I。并且转化过程需要耗费几周的时

间。拉伸可以促进聚丁烯(PB)从form II转变成form I。[74-76]这是因为外场功

可以降低从form II转变成form I的势垒。并且相转变的机理与温度密切相关。

低温时，PB主要是通过直接固．固相转变，从form II相变成form I；而高温时

转变过程伴有熔融再结晶过程，并且以无定形相作为中间相。【7 7】

PVDF在拉伸过程中会发生Q晶向13晶的相转变，当温度低于130 oC时，

在Or．晶向B晶相转变时会伴随细颈现象，并且在拉伸过程中细颈会向两边扩展。

¨J细颈形成的同时，球晶也开始向纤维结构转变。但当拉伸温度超过140 oC时，

不能在样品中观察到细颈，同时也没有B晶生成。有研究者认为o【晶向13晶相

转变或许与不均匀的应力分布有关。也有研究者认为拉伸PVDF的a晶时，晶

体内部会发生剪切，晶体破碎，此时分子链间相互作用变弱使得分子链更容易

旋转，0【晶向D晶相转变就会更加容易发生。【8母J

1．5 高分子结晶的研究方法

1．5．1 X射线散射实验技术

小角和宽角X射线散射实验技术(SAXS和WAXS)是最常见的两种研究

高分子材料结晶结构的研究方法。半晶高分子材料具有多尺度结构特点，比如

球晶，纤维晶，片晶簇，片晶，晶格，而SAXS和WAXS可以提供0．1～1000 m

的结构信息，因此x射线散射技术是研究高分子材料结晶行为有效的手段。X

射线源包括常规光源，同步辐射光源，放射性同位素源。其中同步辐射光因其

高亮度，高准直性，波长连续可调等优势被广泛地应用在高分子材料结晶研究

中。图1．18是同步辐射X射线实验装置示意图。

DetectOr plane

≈一!V一| Ii—p≯≯、、

图1．18 同步辐射X射线实验装置示意副7刚
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同步辐射X射线散射实验技术可以研究高分子材料加工过程中的结晶问题，

并且因其高通量，所以能够提供时间分辨的结构信息。因此国内外研究者发展

了高分子材料结晶行为的高时间分辨X射线散射研究方法。通过研制不同的设

备并与X射线联用，以达到研究高分子材料结晶行为的目的。最常用的有拉伸

装置，剪切装置，加热装置，甚至有流延机，吹膜机，纤维纺丝机。图1．19是

我们组借助北京光源(BSIu)高时间分辨的X射线散射实验技术，并与实验

室自制拉伸装置联用，在线检测流动场诱导高分子结晶行为，其中时间分辨达

到了30 ms，这是常规光源不能及的。实验发现在不同拉伸温度条件下，成核

所需应变保持不变，成核动力学是熔体一刚性螺旋链一前驱体一晶体。F圳

Time／ms

图1．19 140 oC在线检测等规聚丙烯(iPP)拉伸过程中小角(b)和宽角(c)X射线散射

花样，并不同采集拉伸过程中的应力．应变曲线。【79】

1．5．2红外实验技术

红外是一种十分灵敏的检测手段，通过红外吸收可以检测高分子材料的化

学结构，晶体取向，无定形取向和构象等结构信息。为了获得高空间分辨的结

构信息，红外成像得到了广泛地应用，如图1．20所示。合肥同步辐射光源显微

红外站的傅立叶红外成像设备可以获得高空间分辨的晶体，无定形，取向和构

象信息。它是将显微镜与红外谱仪联用，使用红外面探探测器，可以获得微区

250×250岫2范围内4096个FT瓜红外光谱图，空间分辨率是4×4 pan2。4096

个红外谱图的采集时间大概是3．5分钟。如果将显微红外与实验装置联用，则

可以观测具有空间和时间分辨的结构变化信息。图1．21是将微型拉伸装置与显

微红外联用的实验结果，因为细颈的扩展是一个非均匀的变化过程，所以通过

显微红外可以观测不均匀变化过程中的结构信息。可以发现随着细颈扩展，取

向度越来越大。[80]图1．22是显微红外与加热台联用，在线检测球晶生长动力学

过程的实例，同时可以定量描述不同螺旋构象的生长差异。18lJ

19
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l

们

0

∞

l

¨
●

4j

图1．20 FTIR成像装置示意副82】

e=O．56 I-0．挖 t=O．88

图1．2l PE细颈扩展过程中取向度的变化过程‘80】
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国

图1．22 A，光学显微镜拍摄的照片；B，A图中红线位置处的红外单谱：C和D，998 cm。

的强度分布181】

1．5．3电镜实验技术

常用的电镜实验技术有偏光显微镜，原子力显微镜，扫描电镜和透射电镜。

偏光显微镜是一种十分常用的光学显微镜，它的分辨率可以达到微米级别。图

1．23a是偏光显微镜使用实例，它可以用来观察具有双折射的球晶，在偏光显微

镜下球晶会出现十字消光的现象。№3J相较于偏光显微镜来说，透射电镜的分

辨率更高，能达到纳米级别。图1．23b是用透视电镜观察UHMWPE纤维剖面

皮层到芯层结构的差异。从电镜图可以看到冻胶纺丝纤维内部主要是

shish—kebab结构。纤维皮层区域主要是由互锁的shish．kebab结构组成。从TEM

结果看，在整个视野范围内，结构形貌比较均匀。184J原子力显微镜也是一种

具有高分辨率的显微镜，它的分辨率也能达到纳米级别。根据样品内部不同区

域模量的差异，可以获得高分子样品的相图。AFM相图广泛应用在嵌段共聚物

中，因为嵌段共聚物的硬段和软段区域由于模量的差异会在AFM相图中呈现

出明暗不同的区域。图1．24a和b就是AFM相图在高分子材料中的应用实例，

图1．24a是嵌段共聚物聚苯乙烯．乙烯．丁烯．苯乙烯(SEBS)的AFM相图。185J

图1．24b是用AFM观察聚乙烯(PE)shish．kebab生长的电镜照片，其中A处

是片晶是相互接触的证据。【86】
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(b)

图1．23(a)球晶的偏光照片，‘831 Co)超高分子量聚乙烯(UH卿E)纤维透射电镜(TEM)
照片【84】

(b)

图1．24(a)三嵌段共聚物SEBS的AFM照片，标尺是100／ira；‘851(b)PE shish．kebab电

镜照片，标尺是300 nm[86】

1．6 本论文的研究内容和意义

高分子制品的使用性能显著受到内部结构的影响。使用不同的加工方法可

以使高分子材料获得不同的形貌结构，常用的加工方法有挤出，注塑，流延，

吹膜等，在高分子材料加工过程中涉及高分子材料结晶学方面的知识。[87-90]并
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且高分子材料中有三分之二是半晶的，即使不是半晶聚合物，橡胶也能在外场

作用下结晶，达到增强增韧的目的，因此高分子结晶学是一个十分重要的命题。

[91-94J其中流动场诱导结晶不仅可以改变高分子熔体的取向，还可以改变晶体的

形貌，如从球晶变为shish．kebab，提高其力学性能；此外流动场作用下还可以

帮助高分子材料获得新的晶型；155-57】流动场还可以显著加速成核速率。【95】此外

通过外场作用，高分子原有晶体会变形转换成新的形态结构，以获得高性能制

品，如通过对冻胶原丝进行后拉伸获得超强聚乙烯纤维，[96-97J对初始流延膜后

拉伸制备电池隔膜用微孔膜，[9S-lOl J聚偏氟乙烯0【晶薄膜在外力作用下相变成D

晶，以制备PVDF压电薄膜。[102-104]高分子晶体受外力作用后可能会发生晶体

取向，晶体相变，晶体破坏等，而这些内部机理都与高分子材料形态结构息息

相关。因此研究流动场诱导结晶与晶体受外力作用的变形机理可以更好地指导

高分子材料的工业加工。本论文选择的研究体系是聚偏氟乙烯及其共聚物。聚

偏氟乙烯是一种广泛使用的多晶型高聚物，其极性晶体13晶可以使聚偏氟乙烯

具有压电性能，因此研究B晶的生成方法及内部机理具有重要的工业价值。基

于聚偏氟乙烯的共聚物同样是一类重要的高聚物，如F2311与F2314，它们可

以广泛地应用在炸药粘结剂中，在军事工业中扮演着重要的角色。本论文对聚

偏氟乙烯及其共聚物在外场作用下的结晶行为及晶体变形机理作了系统的研究，

以期可以为工业界提供一些新的思考。基于以上，主要开展了如下工作：

(1)设计轻度交联的聚偏氟乙烯体系，以减少链松弛，加大应力作用使分子链

沿流动场作用方向取向，研究流动场作用下交联聚偏氟乙烯结晶行为。通

过对交联聚偏氟乙烯熔体实施温度扫描的拉伸实验，并在每个温度将聚偏

氟乙烯拉伸至断裂，同时使用同步辐射宽角(WAXS)和小角X射线散射

(SAXS)实验技术观察发现交联聚偏氟乙烯熔体通过拉伸作用会在大应

变生成B晶，并且根据形态结构和晶型可以建立聚偏氟乙烯的温度．应变相

图。并且可以将温度分为三个区域，低温155 oC(I区)：shish．kebab&0【．p

晶共存；中间温度段(II区)：shish．kebab&B晶共存；高温段(III区)：

shish&B晶共存。

(2)从低温到高温，进行温度扫描，拉伸0【晶聚偏氟乙烯薄膜，结合WAXS实

验技术观察细颈扩展过程中晶型转化机理。实验发现在细颈出现的时候，

p晶成核，接着p晶迅速生长，cc．13晶相转变对温度有很强依赖性：低温只

有D晶存在，在中间温度段，a晶与p晶共存，在高温只有0【晶，p晶难

以成核。外场参数决定了0【．p晶相转变能否发生。这可能是因为0【．p晶相

转变发生需要克服相变位垒，而外场功能帮助克服相变位垒并使0【．B晶相

转变发生。
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(3)聚偏氟乙烯．三氟氯乙烯共聚物F2314通过溶剂诱导制备薄膜，并借助同步

辐射SAXS和WAXS实验技术，在线检测F2314拉伸过程中结构的演变机

理，考察结构演化与力学性能的关系，F2314薄膜拥有软的橡胶部分和硬

的晶体部分／微相分离的微区，拉伸过程中晶体／微相区被拉破坏，导致屈

服发生，随后三氟氯乙烯链段在拉伸场作用下结晶并导致应力增加，出现

硬化，这也防止材料失稳或者失效，同时三氟氯乙烯和偏氟乙烯在化学结

构上的相似性也是应变诱导结晶发生的分子结构基础。

(4)聚偏氟乙烯．三氟氯乙烯共聚物F2311通过溶剂诱导制备薄膜，并借助同步

辐射SAXS和WAXS实验技术，在线检测F231 1以不同拉伸速率拉伸．回

复过程中结构的演变机理。实验发现F2311可以拉伸诱导结晶，并且回复

过程中晶体会完全消失；在更高拉伸速率作用下，F2311似乎更难结晶，

在所观测的拉伸应变范围内，并不能观测到结晶。

(5)为了研究晶体变形机理，选取简单聚烯烃等规聚丙烯为例研究细颈扩展过

程中晶体的变形机理。使用具有空间分辨的傅立叶红外显微红外技术，实

验发现在细颈扩展过程中出现了结晶度先减小后增大的趋势，同时晶体取

向度随着细颈扩展不断增大而无定形取向度则先增大后减小，这表明在细

颈扩展过程中晶体发生了熔融再结晶，高度取向的无定形可以优先再结晶。
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2．1引言

第2章流动场诱导PVDF IjI晶的生成

聚偏氟乙烯(PVDF)是压电材料，可以广泛使用在传感器，电池，电容器

中等等。【1。4J压电性来自于分子链构象中偶极子的排布，如果所有偶极子都向同

一个方向排布那么聚偏氟乙烯中的压电性会是最强。聚偏氟乙烯共有5种不同

的晶形。它们分别是0【晶，它的构象是反式旁式交替(TGTG)；B晶，全反式

构象(TTT)；v晶和￡晶是TTTGTTTG构象：6晶也是反式旁式交替构象(TGTG)。

在这些构象中，B晶的极性最强，偶极子全部朝着同一个方向排布。所以不仅

在工业界，在学术界，研究如何获得p晶的研究也非常多。【3，5。6J

许多研究者使用很多方法来研究生成D晶的方法。通常，D晶都是通过cL

晶固．固相转变获得的。并伴有细颈的现象。【7。8J有文献报道在拉伸过程中c【晶

内部造成的缺陷会诱导B晶的形成。[9-10J也有人认为是由于样品中不均匀的应

力分布造成了0[．B相转变的发生。⋯J这其中涉及复杂的晶体相变机理。p晶也

可以通过高压结晶获得。【12。13J据报道当压力高于500MPa时，可以只生成纯的

p晶。【14J高压结晶获得的a相与p相的含量与压力和过冷度有关。并且取向的

c【相与B相是因为a相向p相相转变引起的。因为D晶使PVDF材料具有压电

特性，所以也有研究人员研究了PVDF的压力(P)．温度(T)相图。并且其

三相点在320Ⅷa和300 oC。[13J高压也会导致伸直链晶体的生成。有研究者发

现，在100MPa左右，可以生成B相的折叠链晶体。而在高压下(大于200MPa)，

可以生成混合的p／Y折叠链晶体和伸直链晶体的混合。¨5J除此之外，通过加入

填料和在PVDF上共聚一些单体，也可以诱导B晶的生成。【l昏20J有研究者研究

发现在PVDF体系中加入BaTi03，可以诱导生成极性晶体B晶。填料的加入可

以大大增加极性晶体的含量。当仅仅只提供剪切场的时候，或者仅加入的纳米

粘土只有1％含量时，PVDF体系中极性晶体的含量只会少量增加。而当同时加

入1％含量的纳米粘土，并同时施加剪切外场时，极性晶体的含量会显著增加。

¨驯溶剂诱导PVDF结晶，也会生成极性晶体。12lJ有研究人员发现B晶的含量与

溶剂的组成关系很大，特别是水的含量。PVDF薄膜的晶体组成受到溶剂挥发

动力学的影响。挥发速率与薄膜的厚度等因素相关。同时表明溶剂扩散对晶相

的组成以及薄膜的结构有很重要的影响。
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关于流动场诱导13晶从无定形熔体中生成的研究并没有得到广泛研究。

一般来说，从纯熔体中冷却只能得到a晶，Ⅱ晶中偶极子是向着相反方向排布

的，所以旺晶并不具有极性。在PVDF的熔体纺丝过程中，可以获得0【和B晶，

并且p晶的含量会随着应力增大而增大。122J并且初次出现时在应力达到3MPa

时。同时结晶的形态可以分为两个不同的区。在区域I中，条纹状shish结构的

形成，来自于晶体和无定形之间的密度波动。在区域II，在已经形成的shish

间，体积填充，生成kebab片晶。并不能确认p晶是否来自于无定形熔体，因

为在体系中仍然有a晶，c【晶是可以通过相转变变成B晶的。【9，23。24]然而，与

静态结晶相比，流动场有助于新晶相的形成。[25-2 7J由于比较高的结构熵，热力

学亚稳相在动力学上更倾向于生成。在最近的工作中，强的流场有助于PE熔

体中亚稳六方相的生成；也有助于PP中B晶的生成，通过升高温度或者增加

应变速率，可以提高亚稳相D晶之于稳定相53,晶的竞争能力，这主要归功于结

晶的动力学速率而不是热力学稳定性。作为外场驱动的非平衡驱动力，拉伸动

力学更倾向于p晶的生成，而不是u晶的生成。p晶的熵更大，缺陷更多，更

容易形成。[28-30]

在本章节中，主要是设计了一个轻度交联的PVDF网络体系，有助于分

子链取向。结合原位同步辐射小角和宽角X射线散射技术，系统研究了拉伸诱

导13晶在体系中的生成。与0【晶向B晶相转变相比，极性晶体可以从纯无定形

熔体中生成。并且根据晶型和晶体形态结构，极性晶体13晶生成的温度窗口可

以划分为三个区域。在低温段，体系首先形成0[晶片晶，然后通过剪切滑移晶

体相转变生成13晶shish。在中间温度段，体系内首先生成非晶shish，然后体

系内生成B晶片晶。在此区域内，cc晶并不能成核。在高温区域内，体系内首

先形成非晶shish，然后体系生成13晶。在此温度范围内0【晶和片晶都不能成

核。

2．2实验部分

在本实验中使用的样品体系是一个交联的PVDF样品体系。PVDF原料 (苏

威6010)是从东莞樟木头原料公司购买的，熔点在170 oC左右。PVDF颗粒料在

压片过程中是通过模压成800微米厚的薄膜，然后再在60Co中Y射线辐照。辐照剂

量率是41．67 Gy／min，总体辐照剂量是60 kGy。通过辐照处理后，再将样品放在

真空烘箱中退火24dx时以消除自由基。通过计算凝胶含量，将样品在80摄氏度溶
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解在DⅧ48小时中，然后再在100 oC烘干24dx时。通过称量溶解前后PVDF的质

量，凝胶含量是5．1％。

对于拉伸实验，将交联PVDF样品裁剪成矩形，长47mm，宽17mm。并且使

用实验室自制的伸展流变仪对样品施加拉伸实验。在拉伸过程中该装置可以提供

均匀的温度和不同的应变，如图2．1a所示。实验步骤如图2．1b所示。样品首先加

热至lJ210 oC，然后再在该温度保持10分钟左右，以消除热机械历史。然后再将样

品降温到理想实验温度。在当前实验中，共选用了75"-不同温度，155，160，170，180，

190，200和210 oC作为拉伸温度。当样品达到理想温度后，再在样品上以应变速

率0．02s以施加一个流动场，直到样品断裂。

在拉伸过程中，同步使用小角X射线散射和宽角X射线散射实验技术原位跟

踪样品结构信息的演化规律。所有的X射线实验都是在上海同步辐射光源

BLl681线站开展的。X射线的波长是0．124nm。探测器是Marl56 CCD，像素点

是2048×2048个，像素点大小是80 p．m×80 p．m。宽角探测器是Pilatus 200K探测

器，像素点是487×407个，像素点大小是172 p,m×172¨m。在SAXS测试中样品

到探测器的距离是2157mm，wAXS测试中样品到探测器距离是175mm。

41

(b)Temperature

21

图2．1 (a)伸展流变仪原理图 (b)样品拉伸实验步骤并在样品拉伸过程同步使用sAXs和

WAXS检测结构变化

％，％和五。，是从删S计算的cc晶，
计算公式如下：

‰加“仂2可最蚶00％V

p晶和无定形相的含量。p晶含量的
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2．3实验结果

洲。鞲一nI赣rJ◇弱l姆虬
图2．2在155 oC拉伸过程中选出的几个应变下的二维宽角和二维小角散射花样图。这些

散射花样都是扣除了熔体背底，以便能更清晰的看到花样图，相应的应变都在二维图的右

下角。拉伸方向是水平方向，用箭头表示出来了。

图2．2是轻微交联PVDF在155 oC拉伸过程中同步的2D．SAXS和2D．WAXS

散射花样图。在拉伸的第一阶段到应变1．1的时候，从WAXS和SAXS上并不

能观察到明显的取向信息，是各向同性的无定形熔体信号。在应变1．3的时候，

首先可以观察到c【晶片晶信号。为了能够更好的观察信号的第一次出现，通过

mask积分获得一维积分曲线，来看晶面的出现情况，在图2．3(a)中看到a晶

(110)晶面首先在应变1．3开始出现。同时可以在子午线方向获得小角SAXS

信号。随后，可以看到明显的旺晶和片晶信号。在应变1．9处的二维散射花样

上，可以很明显的看到形成了四点信号。在应变2．1处，在赤道方向可以明显

看到条纹信号，这个条纹信号属于shish信号。同时，在应变2．1处出现了p晶

信号，在图2．3b中可以看到在应变2．1第一次出现了13晶晶面(200，110)信号。

同时，在图2．3c方位角积分中可以看到，在位晶出现后(即应变1．3之后)，在

应变1．5处可以看到明显的四点信号，这个四点信号主要存在于聚烯烃变形过

程，预示剪切和滑移过程。当在应变2．1处13晶生成的时候，四点信号变得更

加明显，同时伴有streak条纹信号的出现。
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图2．3(a)(b)在155 oC扣除了熔体背底后的一维积分图。(c)155 oC不同应变处的方位角

积分图

图2．4显示了160 oC拉伸时候不同应变处的2D．WAXS和2D．SAXS的散射

花样图。在应变2．3之前，并不能观察到明显的WAXS信号，在此体系中只有

无定形熔体存在。在应变2．3的时候，在SAXS上第一次观察到属于shish的赤

道方向的条纹信号。随后，在应变2．7属于片晶的SAXS信号在子午线方向第

一次出现。同时，p晶信号也可以在赤道方向上观察到，在图2．4b中可以明显

的看到在应变2．7处，B晶WAXS衍射峰第一次出现。需要说明的是在160 oC，

在WAXS上并不能观察到0【晶信号。随后，在SAXS上我们可以观察到更加明

显的条纹和片晶信号，在WAXS上观察到更加明显的B晶信号。所以在160 oC

主要形成的是片晶，shish和B晶。
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图2．4 (a)在160 oC扣除熔体背底后不同应变处的二维宽角和小角散射花样图。右下

角的数字代表了没一副图的相应应变。拉伸过程是水平方向。(b)160 oC不同应变处的一

维积分曲线。

图2．5是200oC不同应变处的2D．WAXS和2D．SAXS散射花样图。在应变

2．3，在2D-SAXS和2D．WAXS上都不能观察到结构信号，体系仍然是无定形

熔体。在应变2．5，Shish的条纹信号首先在赤道方向出现。随后，在应变2．9，

在WAXS赤道方向可以观察到明显的B晶信号。然而，在SAXS上在子午线方

向并不能观察到两点片晶信号。与155 oC和160 oC的2D．WAXS散射信号相

比，散射点信号在赤道方向有明显的展宽。这预示着在高温形成的晶体尺寸非

常小。这表明在200 oC主要是形成了B晶shish信号。
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一一
图2．5选定200 oC不同应变处宽角和小角拉伸过程中的二维图相应的应变在右下角，拉

伸方向是水平方向。

在图2．6上将WAXS上0【晶和p晶第一次出现的应变和SAXS上片晶和

shish第一次出现的应变汇总在一副图上。在155 oC，0【晶与片晶信号同时出现。

随后，在应变2．1条纹shish和B晶同时出现。在更高温度处，并不能观察到0【

晶信号。条纹shish信号总是在片晶和p晶信号出现前出现，大概是在应变2．4

这个范围内。在160和170 oC，shish信号在应变2．3出现，片晶和B晶同时在

应变2．7出现。此后，在180到210 oC，并不能观察到片晶信号。在B晶形成

前，总是先形成shish信号。同时随着拉伸温度的升高，第一次出现shish和B

晶的应变增加。这表明结构的生成和应变有着明显的相关性。

根据SAXS上的结构形貌和WAXS上的晶型，可以将温度范围划分为三个

区域，如表2．1所示。区域I在155 oC，在这个区域可以同时获得0【晶和B晶，

shish和片晶。在区域Ⅱ从温度160 oC到170 oC范围内，晶型主要是D晶，shish

和片晶信号。在区域III更高温度处，从温度180 oC到210 oC，可以观察到shish

和B晶。这表明结构的生成和温度有着明显的相关性。
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图2．6拉伸过程中不同温度对应的初始结构信息汇总。

表2．1．根据从WAXS获得的晶型和从SAXS获得的形态结构将温度划分为3个区域。Ct

晶是正交晶系，13晶是单斜晶系。

图2．7主要汇总了p晶含量在应变-温度空间内的分布。p晶含量随着应变

增加而增加。在样品断裂前，D晶含量在相应的拉伸温度达到了最大值。同时，

在160 oC D晶含量在拉伸的几个温度范围内达到了最大值。显然，在更高的温

度，PVDF样品在更高的应变获得p晶，并且在更大的应变断裂。
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2．4讨论

Strain

图2．7 p晶含量随温度和应变变化规律

当前工作主要集中在交联聚偏氟乙烯体系中流动场诱导B晶生成随应变

温度的变化规律。基于原位SAXS和WAXS实验技术，可以获得晶体和形貌结

构在应变．温度空间分布的相图。可以获得一些有趣的实验结果：(1)根据晶型

和形貌结构，温度可以划分为三个不同的区域，即区域I，区域II和区域III，

在表1中详细讲明了不同区域的特点。(2)在流动场诱导轻微交联聚偏氟乙烯

体系中可以获得B晶。

在区域I中，即155 oC，由于热涨落首先在应变1．3获得t：t晶片晶。之后，

在相同的应变2．1处条纹shish和B晶同时出现，这表明条纹shish可能主要是

由B晶组成的。同时，在0【晶形成后，可以观察到明显的四点信号。这表明在

拉伸的过程中出现了剪切和滑移过程。这个四点信号经常会出现在晶体固．固相

转变的过程中。[31-33J类似的，D晶可以在冷拉过程中由a晶通过相转变获得。

这也表明，在155 oC p晶很可能来自于a晶向p晶的相转变过程。【8，34。3‘7]在温

度160 oC到210 oC的范围内，非晶条纹shish首先在体系中出现。然而，在区

域II内，从温度160 oC到170 oC，在应变2．7，B晶可以依附在非晶shish上成

核。很可能在那之后非晶shish会转变成B晶shish。在区域III中，从180 oC
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到210 oC，B晶可以依附在非晶shish上成核，然而体系内片晶并不能成核。因

为高温会抑制晶体的生长。

从图2．5中可以看到，D晶第一次出现的临界应变随着拉伸温度的增大而

增大。这表明13晶只有在达到一个临界应变之后才可以形成，这和拉伸网络模

型正相符合。[38-39】拉伸网络模型表明在更高的温度的时候需要更大的应变诱导

成核。【3UJ需要说明的是，条纹shish初始形成的应变变化并不大。这表明与晶

体形成的应变相比，条纹shish形成对于应变的变化并不明显。

流动场可以改变晶体和熔体的热力学稳定性，帮助B晶在大应变的形成。

在拉伸外场的作用下当到达一个临界应变处时，熔体的熵会变小，晶体的熔点

会变大。这样熔体的过冷度就会变大，也就更容易结晶。具体参照公式(2)。

! ：j一+一AS (2)一=一■一一 ～／J

咒(strain)已(0)胡

Tm(0)是晶体静态融熔温度，T。(strain)是晶体在到达某一个应变处的熔点。

△S是拉伸外场导致的熵减。AH是晶体的融熔焓。⋯

除此以外，B晶由于是一个亚稳相，具有更小的成核位垒，在动力学路径

上可以与稳定的0【晶竞争。【28J应变可以帮助D晶的成核和生长，并使p晶的含

量随着应变增大而增大。高温会抑制晶体的生长，使晶体的尺寸很小。这样在

160 oC，B晶含量在断裂前达到了一个最大值，这很可能是因为在这个温度范围

内13晶既在片晶又在条纹shish中生长。

2．5结论

在这篇文章中，借助原位SAXS和WAXS实验技术，我们针对轻度交联的

聚偏氟乙烯体系做了非常系统的流动场诱导结晶实验。该实验主要关注在应变．

温度空间，6晶形成的相图。除此之外，根据核形态和晶型，温度区域可以划

分为三个区域。它们分别是低温区域I，即温度155 oC。中间温度段区域II，即

温度160 oC到170 oC范围内。高温段即区域III，从温度180 oC到210 oC。通

过研究发现，在155 oC，体系首先形成a晶片晶，并且随后0【晶片晶内部会发

生剪切滑移，生成shish p晶。因为在低温固体拉伸的时候B晶可以通过C【晶相

转变获得。所以这个温度段B晶是通过c【晶相转变获得的。在160 oC到170 oC，

体系中首先形成非晶shish，然后形成B晶片晶，在这个温度段a晶无法成核。

并且B晶是从无定形熔体中获得的。这和一般通过晶体相转变获得并不同。在

180 oC到210 oC，体系中首先形成非晶shish，然后体系内获得13晶，在这个温
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度片晶和a晶无法成核。交联聚偏氟乙烯体系在流动场作用下晶体形态体现了

对温度和应变强烈的依赖关系。
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第3章PVDF a-p相转变与外场参数的关系

3．1引言

聚偏氟乙烯(PVDF)是一种多晶型的压电材料，可以广泛地应用在电池，

电容器等领域。【1叫氟原子很小，范德华半径只有1．35埃，和氢原子类似(1．2

埃)。氟原子和碳原子形成极性键。PVDF共有5种不同的晶型，它们分别是

非极性的旺晶，它的构象是螺旋型的反式旁式交替(TGTG)；极性最强的13晶，

平面锯齿形的全反式构象(TTT)；Y晶和￡晶是TTTGTTTG构象，极性不如13

晶；6晶也是反式旁式交替构象(TGTG)。在这些构象中，13晶的极性最强，

偶极子全部朝着同一个方向排布。【3，5‘9J因此研究获得B晶方法的报道非常多，

最常见的就是拉伸a晶薄膜，通过相转变获得13晶。[10-12J研究结果表明Q晶向

B晶相转变与拉伸比和拉伸速率十分相关。同时温度的升高会减慢0【晶向p晶

的相转变。【l3。17J那么研究相转变与外场参数，如应力，应变，温度等的关系以

及其内部分子机理对于指导13晶薄膜的加工具有重要的指导意义。

cc晶可以简单直接通过熔体结晶获得。所以很多研究者研究了0[晶向B晶

相转变的机理，并提出了自己的看法。有些研究者认为0【晶向p晶相转变与不

均匀的应力分布有关。【l 7J当温度低于130 oC时，在0【晶向p晶相转变时会伴随

细颈现象。但当拉伸温度超过140 oC时，不能在样品中观察到细颈，同时也没

有p晶生成。这可能就说明0【晶向B晶相转变或许与不均匀的应力分布有关。

在0【晶薄膜拉伸过程中，应力的作用会产生应力发白现象，同时伴有细颈的形

成。并且在拉伸过程中细颈会向两边扩展。有报道说a晶向B晶相转变的发生

在细颈形成的地方。细颈形成的同时，球晶也开始向纤维结构转变。这过程中

也诱导了平面之字形构象的B晶形成。也有些研究人员认为Q晶受应力作用后，

晶体中的缺陷会诱发旺晶向B晶相转变。【12‘13j因为拉伸0【晶时，晶体内部会发

生剪切，晶体破碎，此时分子链间相互作用变弱使得分子链更容易旋转，a晶

向B晶相转变就会更加容易发生。有人系统研究过拉伸温度与拉伸比对Ⅱ晶向

B晶相转变的影响。有研究认为，最大13晶含量是在拉伸条件为80 oC，拉伸比

为5时。【1 7J但0【晶向D晶相转变的内部机制仍有很多不能够解释清楚。

除了拉伸PVDF过程中有晶型转变，在其他半结晶聚合物中固．固相转变也

很常见，[18-28J了解其内部的相变机理有助于理解PVDF中a晶向B晶的相变机

理。聚对苯二甲酸乙二醇酯(PET)在拉伸过程中也存在晶体的相变。有研究
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发现，首先随着应变的增大，会形成中间相，但应变并不会改变。接着当形成

了一定量的中间相之后，结晶会通过成核生长发生，并且结晶会导致应力增大，

发生应变硬化。随后，晶体会进一步生长，进一步完善。119J再比如拉伸可以促

进聚丁烯(PB)从form II转变成form I。[29-32J这是因为外场功可以降低从form

II转变成form I的势垒。并且相转变的机理与温度密切相关。低温时，PB主要

是直接从form II向form I相转变；而高温时转变过程伴有熔融再结晶过程，并

且以无定形相作为中间相。【2州拉伸也可以使等规聚丙烯(iPP)中的0【晶向

mesophase转变。【33。35J相转变的发生从成核开始，外场功可以降低成核能垒。【3列仪

晶．mesophase相转变过程也伴随着晶体的取向，滑移，融熔等等。也有研究者

发现在聚丙烯固体拉伸中，由于片晶内部的滑移，会造成晶体相变。晶体剪切

会诱导聚丙烯中p晶向近晶相和p晶向0【晶相转变。在室温的时候，主要发生

的是D晶向近晶相的相转变，同时只会少量生成cc晶。最终拉伸变形诱导的晶

体相变，会造成聚丙烯中原有B晶破碎成小的晶粒。【22】聚酰胺拉伸过程中晶体

的相变与温度密切相关。在塑性变形初期，首先会出现旺”相，随着拉伸温度的

升高，0【”相的存活周期也会变短。当温度低于玻璃化转变温度时，随着应变的

增加，0【”相会相变成中间相。而高温却会促进旺”相相变成Y’相。【25J所有的这些

相转变都发生塑性变形过程中，并且显示了力学响应与结构演变的关系。聚乙

烯(PE)在室温也会发生晶体相变。PE中的正交晶相会相变成亚稳的单斜晶。

实质上单斜相的形成是一个有序．无序化的过程，正交晶．单斜晶的相变过程是

马氏体相变过程。136J聚乳酸静态结晶过程也有晶体相变发生。聚乳酸不管是从

熔体还是从玻璃态结晶，都会首先形成中间相，然后形成0c或者0【’晶，这个过

程也涉及到了晶体的相变过程。晶体的变形与力学行为密切相关，通常伴有屈

服，软化，细颈，应变硬化等。[37-43】研究力学行为特点与微观晶体变形机理之

间的联系有助于研究相转变机理。

因此本文系统研究了从低温53 oC到高温132 oC之间，借助宽角X射线衍

射技术(眦D)来研究PVDF晶体变形与力学行为的关系，试图找出Ct晶向
D晶相转变与外场参数之间的关系及其内部机理。实验结果发现，当温度低于

110 oC时，在应力屈服发生的时候，晶体发生明显取向，并且发生晶型转变，B

晶成核，随后B晶含量迅速变多，并且0【晶含量变少。但当温度高于110 oC，

屈服发生的时候，只观察到c【晶沿着拉伸方向的高度取向，但没有B晶生成。

屈服应变过后p晶能否通过Ct晶相转变成核决定了0【晶能否向B晶相转变。外

场功可以克服cc晶．B晶相转变能垒。当温度高于110 oC时，诱发屈服发生的外

场功密度减小，不足以克服相变能垒，所以c【晶不能向8晶相转变。本章实验

结果说明0【晶向B晶相转变与诱发屈服的外场功密度有关。
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3．2实验部分

3．2．1原料与仪器设备

聚偏氟乙烯(PVDF)牌号是苏威6010，熔融指数为2∥10min(230 oC／2．16Kg，

ASTM D1238)，由东莞樟木头原料公司提供。实验用的薄膜样品首先在210 oC

熔融，然后再将熔体快速移入冰水混合物中，制各得到淬冷的PVDF薄膜样品。

薄膜样品厚度为220 um左右。

本实验所用的宽角X射线测试设备是实验室自制的X射线检测仪。X射线

光源是铜靶射线(入=0．154 nm)，由布鲁克公司提供，二维探测器是Mar345 CCD，

像素点个数为3072×3072。像素点大小为150岬。使用欧洲光源提供的Fit2D
软件，来定量分析宽角信息。

3．2．2数据处理方法

PVDFJ]三交的0【晶有四个特征衍射峰：(100)，(020)，(1 lO)年H(021)。20分别在

17．6。，1 8．4。，19．9。幂D26．6。。单斜的p晶特征衍射峰为：(200)和(110)，20在20．7。．

通过拟合一维WAXD强度曲线，可以得出0【晶的结晶度指数(X。)，其定义为：

t(咖石舞石
Ad为0【晶的结晶峰面积，A，为p晶的结晶峰面积，Aa,no,，为无定形的峰面积。

p晶的结晶度定义为： 鼍(舻赤
3．2．3实验过程

首先将样品加热至待拉伸温度，在本次实验中共选取7个拉伸温度，分别是

53 oC，65 oC，87 oC，99 oC，1 10 oC，121 oC和132 oC。然后以0．02 mm／s的拉伸

速率拉伸样品，并同步采集宽角X射线实验结果，同时测量拉伸过程中的力学曲

线。
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3．3搭建实验用拉伸装置

图3．1可与宽角X射线散射联用伸装置装配图纸，其中：1为高精度伺服电机，2为左右

旋滚珠丝杠，3为拉力传感器，4为加热腔体，5为拉伸杆，6为横向夹具。

图3．1为设计的可与X射线联用的拉伸装置的机械装配图。其中1为高精

度伺服电机，它可以带动滚珠丝杠2运动，进而带动滑块运动，同步带动拉伸

轴5运动，同时4是加热腔体，它可以给样品施加不同的温度，实现在不同温

度下对样品进行拉伸。同时此装置还配套有温度控制器，Labview控制软件，

电学控制柜。其中装置控制柜包括驱动器，限位开关电源，电磁继电器，数据

采集卡，数据采集卡电源。实验室编写的Labview程序可以精确控制电机的转

动速率。

高精度伺服电机驱动左右旋滚珠丝杠运动，将电机转动转化为直线运动，

滚珠丝杠带动拉伸杆运动，同时实验室编写的Labview程序可以精确控制电机

的转动速率，实现在不同温度下对样品进行拉伸。

加热腔内的加热棒在温度控制器程序的设定下，可以实现不同速率升温和降

温，以达到实验目标温度。PVDF薄膜可以实现在不同温度下进行拉伸实验。图3．2

(a)为该拉伸装置的实物照片，图3．2(b)为该拉伸装置与X射线仪器联用的实验照

片。

万方数据



第3章PVDF a一13相转变与外场参数的关系

(b)

图3．2(a)装置实物图；(b)拉伸装置与X射线联用照片

3．4实验结果与讨论

首先，在53 oC拉伸样品并同步采集拉伸过程中的宽角二维衍射花样如图

3．3a所示，其力学曲线如图3．3b所示，拉伸方向为水平方向。拉伸前为各向同

性的衍射环，随着拉伸的进行，在屈服应变O．05之后，即应变0．09处(数字2

代表的{gN--维衍射花样)，在垂直于拉伸方向上出现了高取向的点状衍射花样，

此时仍然有取向度不高的晶体。随后，在应变O．2l处(数字3代表的那副二维

衍射花样)，衍射花样高度集中在垂直于拉伸方向上。并且应力增大。随后，在

大应变处仍然是这种高度取向的结构，并且应力值持续增加。

通过分析其一维积分曲线(图3．4a)，可以看到，在拉伸前，其晶体衍射峰

为(100)，(020)，(1lO)和(021)，淬冷制备的样品为纯a晶。在应变0．09处，0【

晶衍射峰变弱。随后在应变0．2l处，原有0【晶晶体衍射峰消失，而在20．70出

现了新的晶体衍射峰。并且随着应变的增大，无定形峰逐渐变弱。为了去除一

些杂散信号的干扰，图3．4b只积了方位角255 oC到285 oC范围内的信息，以

更进一步明确新晶体峰的生成。可以看到在应变0．09处在20值为20．70处已经

有微弱新峰出现了，这表明在此应变有p晶生成。并且伴有0【晶衍射峰。随后

在应变0．21处，在p晶散射角20．70处有明显新峰生成，同时0【晶衍射峰消失。

在图3．4c中通过计算0【晶和13晶的含量来考察拉伸过程中a晶向B晶相变的规

律。当大于屈服应变0．05时，在应变0．09处，旺晶含量从41．4％减小到25．6％，

同时形成了1．3％的B晶。超过应变0．09后，在应变0．21处，c【晶完全消失，13

晶含量从1．3％显著增加到16．7％，增加了将近12倍，并且只耗费了0．12个应

变。这表明B晶在外力作用下成核后，随着应变增加，相转变获得的13晶会迅

速增多。超过应变0．21时，13晶含量仍然继续增加，到应变1．10时，B晶含量

从16．7％增加到29．5％，增长将近0．76倍，却耗费了0．89个应变，这时13晶的
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生长主要来自于再结晶。在53 oC，超过屈服应变后，B晶首先通过0【晶相变成

核，然后迅速生长，同时a晶逐渐消失。

(a)

(b)

心
艮
芝
、-一

∞
∞
o
o
∞

图3．3(a)53。C时拉伸PVDF薄膜不同应变处宽角二维散射花样。其中数字1到5代表

了应力应变曲线上不同位置。(b)53。C时的应力应变曲线。拉伸方向是水平方向。

图3．4(a)53。C时不同应变处宽角一维积分曲线。(b)积分方位角255。C到285。C范围

内的一维积分曲线。(c)53。C时不同应变处Ct晶和13晶含量随拉伸应变的变化规律。
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当温度升高到87 oC时，在图3．5b中可以看到，其力学行为与低温53 oC

的力学行为类似。只是屈服应力从31MPa减小到17MPa。拉伸前其二维衍射

花样仍然是各向同性的0【晶。超过屈服应变0．07之后，在应变0．11处(数字2

代表的那副二维衍射花样)，晶体取向之后，在应变0．17(数字3代表的那副二

维衍射花样)，晶体高度取向，并出现新的晶体衍射信号，同时应力抬升。通过

其一维积分曲线(图3．6a)可知，大于屈服应变0．07之后，0【晶衍射峰变弱，

并在应变O．24处，在散射角20．70处出现明显新的13晶衍射峰，同时还有a晶

(020)和(021)晶面的衍射峰。随着应变增大，晶面(020)和(021)明显

变弱，但B晶衍射峰并没有什么变化。为了进一步看到一些弱信号，图3．6b显

示了方位角从255度到285度范围内的一维积分曲线，以排除其它干扰信号。

其实在应变0．11处，已经可以明显看到很弱的p晶肩峰，就已经有13晶生成了，

只是含量太少，直接积分很难看到。图3．6c统计了c【晶和D晶的含量随应变的

变化规律，超过屈服应变0．07之后，在应变0．11，0【晶含量从初始的39．3％减

d,N 35．7％，同时相转变生成1％含量的B晶新晶体。接着从应变0．1 1到应变

O．17，0【晶含量又从35．7％减少到31．1％，但13晶含量却从1％大幅增加到32％。

这意味着屈服发生的时候对D晶成核十分重要，一旦成核，只需很小外场功，

p晶就会迅速生长。这与低温53 oC p晶成核后迅速生长一致。随后随着应变增

加，13晶含量基本保持不变。但0【晶含量却持续减小，这应该是因为在拉伸过

程中O【晶被持续破坏。
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(a)

(b)

图3．5(a)87。C时拉伸PVDF薄膜不同应变处宽角二维散射花样。其中数字1到5代表

了应力应变曲线上的不同位置。(b)87。C时的应力应变曲线。拉伸方向是水平方向。

图3．6(a)87。C时不同应变处宽角一维积分曲线。(b)积分方位角255。C到285。C范围

内的一维积分曲线。(c)87。C时不同应变处(It晶和B晶含量随拉伸应变的变化规律。

当温度升高到132 oC时，其力学行为(图3．7b)依然与低温力学行为类似。

只是屈服应力显著减小到6．3MPa。从其拉伸过程中宽角二维衍射花样(图3．7a)

∞他=2似佗伯8
6

4

2

o之
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可以看到，拉伸前n晶为各向同性的衍射环，超过屈服应变0．11后，在应变0．17

(数字2代表的二维衍射花样)，0c晶取向，同时应力增大。更进一步的拉伸，

在应变O．29(数字3代表的二维衍射花样)，a晶取向度明显加大。直到大应变

1．1仍然没有观察到p晶信号。从其一维积分曲线(图3．8a)可知，过了屈服后，

在应变0．17处，无定形峰明显增强，这表明屈服之后晶体被破坏，结晶度减小。

通过积分方位角从255度到285度范围内的一维积分曲线可知(如图3．8b)，确

实没有新的p晶衍射峰出现。图3．8c统计了拉伸过程中0【晶的结晶度演化规律，

结晶度呈现先减小，晶体被拉伸破坏，应变0．6之后，结晶度有小幅的增大趋

势。这说明拉伸到大应变晶体会发生熔融再结晶。

0．a O．2 O。4 O．6 O．8 1．O 1．2 1．4 1．6

S打ain

图3．7(a)132。C时拉伸PVDF薄膜不同应变处宽角二维散射花样。其中数字1到5代表

了应力应变曲线上的不同位置。Co)132 oC时的应力应变曲线。拉伸方向是水平方向。
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0．O O．2 O。4 0．6 0．8 1．0 1．2 1．4

Strain

图3．8(a)132。C时不同应变处宽角一维积分曲线。(b)积分方位角255。C到285。C范围

内的一维积分曲线。(c)132。C时不同应变处理晶含量随拉伸应变的变化规律。

图3．9a是在应变1．1处，不同温度拉伸取向的PVDF二维宽角衍射花样。

图3．9b是其二维衍射花样对应的一维积分曲线，特别指出的是为了排除其它干

扰信号，所以图3．9b中的一维积分曲线是积分方位角255 oC到285 oC范围内

的信号。从二维图上可以很明显看到，在应变1．1处，晶体明显取向。并且在

53 oC和65 oC时，没有a晶(021)晶面的衍射峰。只有很明显的p晶衍射信号。

随着温度的升高，可以逐渐看到Q晶(021)晶面的衍射信号。通过图3．9b的一维

积分曲线，可以更进一步明确其衍射峰位。在53 oC到65 oc之间，只有20．70p

晶的衍射峰位。从76 oC升温到110 oC，B晶衍射峰逐渐减弱，同时cL晶衍射峰

逐渐增强。在中间温度段，cc晶与B晶共存。在温度121 oC与132 oC之间，只

有旺晶存在。这说明拉伸诱导0【晶向B晶相转变与温度有着明显的依赖关系。

拉伸到应变1．1处，低温拉伸屈服后主要是B晶，中间温度段是0【晶与p晶共

存，高温则只有旺晶。
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(b)

图3．9(a)不同温度时在应变1．1处宽角二维散射花样。(b)不同温度时应变1．1处积分方

位角255 oC到285℃范围内的一维积分曲线。

在53 oC和87 oC，伐晶向13晶相转变后，13晶成核，然后会诱导B晶迅速

生长。而在132 oC，屈服过后，p晶并不会成核，之后随着应变的增大，也仍

然不会形成B晶。这表明屈服发生时，诱导13晶成核十分关键。通过不同温度

的力学曲线图3．10a可知，随着温度的升高，屈服应力从31MPa减小到6．3MPa

(图3．10b)，同时屈服应变从0．06增加到0．11(图3．10c)。屈服应变和屈服应

力与温度有很大的相关性。而cc晶．B晶相转变也与温度有很大的相关性。这说

明0[晶．B晶相转变也和屈服应力与屈服应变十分相关。因此通过引入屈服应变

发生时外场功密度这个参数，来考察O【晶．B晶相转变与外场作用的关系。由图

3．10d可知，随着温度的升高，外场功密度逐渐减小。通过宽角数据可知，高于

110 oC，没有13晶生成，此时对应的屈服外场功密度等于0．67 J／m3。也就是说

当屈N多'I-场功密度小于0．67 J／m3时，相转变不会发生。这是因为0【晶．13晶相转

变的发生需要克服相变能垒。如果外场功密度太小，则相变不会发生。所以高

温，13晶难以成核。
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图3．10(a)不同温度处应力·应变曲线。(b)屈服应力与温度的关系。(C)屈服应变与温度

的关系。(c)屈服发生时的外场功密度与温度的关系。

3．5结论

本文通过改变拉伸温度和拉伸应变，研究了PVDF晶型随温度和应变的变

化特点，主要结论如下。

当温度低于110 oC时，在拉伸的过程中随着细颈的出现，在屈服发生的时

候，PVDF薄膜中的0L晶会相转变变成p晶。p晶首先成核，然后迅速生长。

同时cc晶的含量会减少。同时随着温度的升高，B晶特征衍射峰逐渐变弱，O【

晶特征衍射峰逐渐变得明显。当温度高于110 oC时，在屈服发生的时候，只能

观察到0【晶沿着拉伸方向取向，却并不能相转变变成B晶。这表明旺晶向p晶

的相转变与屈服和温度密切相关，当温度低于110 oC且屈服发生的时候，p晶

可以成核。同时发现外场功作用对诱发相变有至关重要的作用。因为外场功可

以帮助0c晶克服相变位垒，形成B晶。通过统计发现，随着温度升高，屈服应

力减小，屈服应变增加。同时屈服发生时的外场功密度也随着温度增加而减小，

这正好和高温a晶．B晶相变难以发生对应，外场功密度太小，难以克服相变位

垒，相变难以发生。
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4．1引言

第4章F2314力学响应的结构起源

氟弹性体是含氟烯烃的共聚物，对于溶剂，化学药品和热有很好的阻抗。

其独特的性能使得氟橡胶广泛地应用在密封圈和燃油软管等领域。在这些应用

中，氟橡胶的机械性能也十分重要，特别是对于大变形会致使材料失效的情况

下。【l。5J在过去的几十年中，其他弹性体材料的机械性能也得到了广泛的研究。

[6-16】然而，有的氟弹性体的玻璃化转变温度非常高，接近室温。[17-18]共聚单体

极性的差异会导致微相分离的结构。【l刿这些特点使得氟弹性体与一般的天然橡

胶和热塑性弹性体不同。那么，氟弹性体的独特结构是怎样影响弹性体在变形

过程中的结构响应的呢，这是需要进一步研究的问题。高聚物材料结构与力学

性能的关系一直以来是人们研究的热点，并且结构与性能的关系会帮助我们设

计新的材料，设计出适应不同环境的材料。现在我们知道不止材料的初始结构，

并且拉伸过程中结构的变化都会影响材料的力学响应。所以如何利用结构在拉

伸过程中的变化对于材料的设计十分重要。

另外一方面，变形诱导的结构转变会对施加的应力及变形有影响，这就进

一步影响了材料设计了。16，8'20五8j可以拿天然橡胶作为一个例子来说。它在应变

到达4的时候天然橡胶就开始结晶。峭J从那之后，天然橡胶开始应变诱导结晶，

这样会对橡胶增强。橡胶中裂缝的扩展或进一步变形会被遏制。这就是很著名

的天然橡胶增强机理。[29-33J天然橡胶应变诱导结晶的晶粒大小在纳米尺度，并

且会对外部施加的应力做出响应，使得材料应力增大，像填料一样对样品增强。

同时有些弹性体是含有晶体的，其晶体的塑性变形是材料强度的来源。这些晶

体可以称为塑性区，它们可以充当多功能的物理交联点，充当填料，由此提高

弹性体的硬度，并提高材料的韧性。在可结晶的弹性体中，硬段和软段共存，

并在外力作用下，晶体会发生塑性变形，生成纤维结构的晶体，在有些弹性体

中软段还会结晶。弹性体中塑性变形可以有效阻止裂纹的扩展。当外场应力很

大时，晶体会发生塑性变形如滑移，融熔再结晶等，消耗应力，这样就会防止

裂纹扩展，同时晶体的形态结构也会发生变化，形成取向纤维晶结构。一般来

说，材料可以抵抗变形和材料失效，这可以叫材料的自适应。如何设计一种材

料需要它在外场作用下结构信息的转变。
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小角和宽角X射线实验技术是研究结构十分重要的工具手段。它们可以帮

助我们理解材料发生变形过程中结晶行为的变化过程。有研究发现通过聚氨酯

弹性体拉伸过程中通过SAXS实验技术发现聚氨酯内部结构随着应变发生变化，

包含片晶区和高应力作用下的纳米纤维结构。联合红外实验技术建立了聚氨酯

拉伸变形过程中的结构模型。宽角实验技术可以用来研究晶体和无定形在天然

橡胶拉伸过程中的结构演变机理。在高度拉伸的天然橡胶中，大部分无定形分

子链呈非取向状态，而只有一部分无定形分子链沿拉伸方向取向。剩余的分子

链在晶体中。这表明应变诱导结晶形成的纳米纤维结构是橡胶弹性主要的贡献

者。原子力显微镜也是一种研究形态结构十分有助的手段。它可以直观的提供

结构特征信息。高模量区域在AFM电镜图中是亮的部分，无定形软段区域是

暗的部分。有些研究者发现在聚氨酯中有棒状结构存在，而这种棒状结构就是

结晶的硬段区域。也有研究者通过原位研究橡胶拉伸过程中结构的演变机制，

发现了橡胶增强的机理。拉伸到大应变，可以获得纳米纤维结构，并且这种取

向排列的纤维结构形成了一个网络结构，可以对橡胶增强。

在本章工作中，我们主要是为了研究氟弹性体F2314的在外场拉伸作用

下的结构起源。所以同时使用了小角和宽角X射线散射实验技术，在线研究

F2314拉伸过程中结构的演变机制。实验发现在拉伸过程中从屈服到硬化的快

速转变，可以帮助防止材料失稳或者失效，而且这正是我们在设计材料时需要

的。从微观上来说，溶剂诱导的F2314薄膜拥有橡胶部分和硬的晶体部分／微相

分离的微区。同时在硬化区会形成纤维晶。这表明三氟氯乙烯富集区的破坏和

应变诱导纤维晶的形成对材料的力学响应有很大的贡献。而三氟氯乙烯和偏氟

乙烯在化学结构上的相似性是应变诱导结晶发生的分子结构基础，这也许会成

为今后材料设计的一个方向。

4．2实验部分

F2314弹性体由成都化工研究院提供。F2314是偏氟乙烯和三氟氯乙烯的

共聚物，共聚物比是1：4。它的重均和数均分子量分别是11．3×104 g／mol和5．3

×104 g／mol。

样品首先溶解在质量分数5％的乙酸丁酯中，然后再在50 oC烘干48小时。

制备的样品厚度为220岬。
使用实验自制拉伸装置对样品进行拉伸，样品的尺寸是23 mm×6

mm×0．22 mm，如图4．1a和b所示。拉伸速率保持在0．1 mm／s。[34J

万方数据



第4章F2314力学响应的结构起源

小角X射线散射和宽角X射线散射主要在BLl681上海同步光源进行。波

长0．124nm。使用小角SAXS二维探测器Marl65CCD，像素点大小80×80岬2。
二维WAXS花样是用Pilatus 200K探测器，像素点大小为172×172 lam2。在小

角X射线散射实验中样品到探测器的距离为2080mm，在宽角X射线散射实验

中样品到探测器的距离为214mm。散射矢量q的计算方法为q=4；rsinO／t，20

是散射角，五是波长。

WAXS的结晶度计算方法为公式(1)

a： 丝
4+4 (1)

彳。和A。分别是晶体峰的面积和无定形峰的面积。

原子力显微镜是在中国科学技术大学测试的，使用的是接触模式。

(a) (b)

爹蓊一Incident,X-ray
图4．1 (a)拉伸设备的原理图；(b)SAXS和WAXS原位同步检测与装置并用实物图

4．3实验结果
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图4．2(a)DMA测量得到的损耗因子和DSC曲线；(b)F2314宽角二维图；(c)F2314宽

角一维积分曲线

从宽角散射花样可以看出(图4．2．(b))，F2314浇铸的薄膜在静态条件

下是半结晶状态。从一维积分曲线(图4．2．(c))可以看出，有三氟氯乙烯结

晶的特征峰(101)，(102)和(103)。然而偏氟乙烯是无定形状态。溶液浇铸的薄

膜一共有两个热转变点。它们分别是20和90 oC，对应着软段和硬段的玻璃化

转变温度和熔点。它们对应着聚偏氟乙烯(PVDF)和聚三氟氯乙烯(PCTFE)

的玻璃化转变温度．35 oC，75 oC。[35-36J玻璃化转变温度的偏移是因为相分离不

完全造成的。由DSC测量得到的样品融熔焓是2．8 J／g，而百分之百PCTFE结

晶的融熔焓是43．5 J／g，因此样品的结晶度是6．4％。
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圃 b C

图4．3 F2314AFM相图。图a．c代表了样品在拉伸前拉伸后(室温和60 oC)的相图。拉

伸方向是水平方向。

图4．3．显示了F2314样品拉伸前后的AFM相图。在拉伸前，样品表面是各

相同性的。图中明暗表示样品不同的相区，这主要是因为VDF和CTFE链段相

分离造成的。137]室温拉伸后，在应变5．4可以看到高度取向的纤维结构(图4．3．b)。

这个相差明显比拉伸前样品明显一些。当60 oC拉伸后，纤维结构变得更加明

显，预示更多地晶体。

l l 2 13 l4 I 5

I囝l@I@I参I|臻1
图4．4(a)F23 14室温拉伸的工程应力应变曲线：(b)(c)在室温拉伸过程中不同应变处

的二维SAXS和二维WAXS散射花样图
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图4．4．表明了F2314样品拉伸的应力应变曲线以及室温拉伸过程中的

2D．WAXS和2D．SAXS散射花样图。拉伸方向水平。工程应力应变曲线可以划

分为三个区，分别是线性弹性区(区域1)，屈服和软化区(区域2)，应变硬化

区(区域3)。转折点对应应变0．23和1。屈服的出现与一般橡胶和弹性体的力

学曲线有差异。【13，15,27,38】这三个区域的2D．SAXS和2D．WAXS花样如图4．4．b

和c所示。在屈服点附近，各向同性的片晶散射花样转变成了四点信号。随着

进一步的拉伸，在赤道方向出现了streak条纹信号。同时，在子午线方向更大

q值处出现了散射峰。在宽角信号中，散射信号逐渐向赤道方向集中，表明了

晶体的取向。

图4．5室温拉伸洛伦兹校正后不同应变处散射强度等高线图(a)。虚线是三个区的分界

线。数据处理方法是mask积分子午线方向7度范围内的信号。(b)洛伦兹校正后积分不

同应变0．9和5的一维积分曲线。(c)不同应变处的宽角一维积分曲线。(d)结晶度(CI)，

两种结构的长周期(LP)力学曲线综合到一张图上。第一种结构是拉伸前的片晶结构(SI)，

另外一种结构是拉伸后产生的纤维结构(SII)。

图4．5．a显示了在室温进行拉伸的样品的一维积分曲线的等高线图。从应

变0到1(区域1和区域2)，散射峰从偏移到一个更小的值，表示子午线长周

期增加。然而，在区域3散射峰向相反方向移动，尽管幅度很小。同时，在0．4cm一，

出现了一个新的散射峰。这个散射峰是纤维晶的散射峰。这两个散射峰的散射
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强度随着应变变化，表明两种结构含量的差异。图4．5．c表明了拉伸过程中的

WAXS一维积分曲线的变化规律。三个晶面(101)，(102)和(103)是聚三氟氯乙

烯的宽角散射特征峰。【39】随着应变增加，这三个峰变得越来越宽，这可能是因

为晶格畸变造成的。结晶度和长周期汇总在图4．5．d中，在区域1和2中，结晶

度快速减小，这和SAXS散射强度变小相一致。在区域3长周期的减小变慢了，

此时纤维晶生成了。然而，在应变超过4后，结晶度增加。在区域3片晶与纤

维晶共存，在应变2．7之后片晶消失。

la) 《b)

-120 -90 —60

Azim uthal Angle(degree) Azim uthal Angle《degree)

图4．6室温不同应变处SAXS(a)和WAXS(b)一维方位角积分

图4．6．a显示了拉伸过程中SAXS一维方位角积分曲线。在屈服应变0．17

处，可以清楚地看到四点信号。并且随着拉伸的进行，在子午线方向出现了明

显的片晶散射峰，并在赤道线方向出现了纤维晶信号。表明晶体内部发生了剪

切和滑移。图4．6．b表明了拉伸过程中不同应变处的宽角一维方位角积分，由于

此一维积分是晶面10l的方位角积分，晶面与c轴有一定的夹角。所以最后由

于拉伸晶体取向，晶面101方位角峰劈裂成两个峰，表明晶体取向度增加。

一了。碍一x兰∞co_c一芍oN=四P芒．10z一了．厄一x兰∞co_c一口oN=碍E．Ioz
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《a)

(c)

图4．7(a)F2314样品60 oC拉伸的工程应力应变曲线；(b)(c)在60 oC拉伸过程中不同

应变处的二维SAXS和二维WAXS散射花样图

从图4．7．a可以看出根据60 oC拉伸的力学曲线，可以将拉伸古过程分为三

个区，分别是区域l，2，3。它们分别对应着线性区，软化区，硬化区。分界

线是应变0．2，0．5。在屈服应变处可以观察到2D．SAXS信号有各向同性的环转

变成明显的四点信号，同时，在区域3出现了明显的纤维晶信号，随着应变的

增加，在WAXS上晶体信号逐渐向赤道方向集中。
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(a)
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图4．8 60 0C拉伸F2314后，经过洛伦兹校正不同应变处散射强度等高线图(a)。(b)a

中等高线图的放大图。(c)60 oC不同应变处的宽角一维积分曲线。(d)60 oC结晶度(CD，

两种结构的长周期(LP)力学曲线综合到一张图上。第一种结构是拉伸前的片晶结构(SI)，

另外一种结构是拉伸后产生的纤维结构(SII)。

图4．8．展示了F2314样品60 oC拉伸的实验结果。图4．8．a显示在小应变一

维积分曲线发生了很大的变化，通过从应变0到1范围内，可以很清楚看到在

区域1和区域2内，q值明显减小，并且在区域3内q值明显增大。与25 oC

结果相比，从2区到3区的转变显然更快。这主要是因为高温分子链活动性更

强。通过计算，在图4．8．d中可以看到结晶度和长周期在60 oC的定量结果。与

25 oC的实验结果相似，长周期首先增加，然后在3区生成新的结构纤维晶，并

且纤维晶的长周期很小。同时初始片晶结构的长周期在3区并不能观察到。这

一点和室温结果不同，在室温拉伸的时候在3区纤维晶生成的同时，也能观察

到初始片晶结构。这表明高温时候初始片晶向纤维晶转变更快。
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图4．9 60 oC不同应变处SAXS(a)和WAXS(b)一维方位角积分

图4．9a显示了SAXS不同应变处方位角积分曲线，在应变0．25处出现了四

点信号，在应变硬化后就很难看到四点信号了。并且在子午线方向(方位角0

度和180度)出现了明显的片晶信号，在赤道方向(方位角90度和．90度)出

现了明显的条纹streak信号。从宽角方位角积分4．9．b中明显看出随着拉伸的进

行晶体逐渐取向。

4．4讨论

这个实验最有趣的地方就是氟橡胶F2314在小应变屈服，随后出现了应变

硬化现象，并且样品没有细颈和断裂。这个应力响应有效阻止了样品实际应用

过程中的失效，并且其暗藏的机理十分有趣。结合SAXS，WAXS，AFM的实

验结果，接下来我们将要讨论一下在整个拉伸过程中氟橡胶F2314的结构起源。

在整个拉伸过程中微相分离扮演了很重要的角色。氟橡胶F2314是一个由

VDF和CTFE无规共聚的共聚物，它的共聚比是l：4。即使VDF和CTFE更倾

向于交替共聚，但是更多的CTFE链段会使得形成CTFE富集区域。【40J这些链

段会聚集在一起，并且形成微相分离的区域，这些区域起初承受外力，随后拉

伸的进行会发生塑性变形。在微相畴破坏的过程有可能存在一个位垒，因为两

相的混合从能量角度讲并不自发进行。从另一方面讲，F2314的结晶是6．4％左

右，从DSC结果得到的。这么低的结晶度如果想要引起固体拉伸中的屈服好像

很难。所以推测相畴的破坏和晶体的破坏一起引起了屈服现象。

应变硬化是因为纤维晶的生成引起的。从AFM电镜照片可知，样品拉伸

后可以看到明显的纤维晶表面形貌。另外一方面看，从SAXS计算出的长周期

显示在硬化的时候纤维晶就已经出现了。这表明纤维晶的产生引起了3区应力
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的增加。这也是因为晶体可以充当交联点，增加交联密度和弹性体的模量，使

得应力增加。

拉伸诱导结晶的动力学决定了应变软化的区域大小。如上所提出的，应变

硬化起源于纤维晶。结晶更快，应变软化区也更小。通过比较室温和60 oC的

实验结果也可以发现这一结果。在室温进行拉伸的时候，应变软化区为0．77个

应变。在60 oC拉伸的时候，应变软化区减小到0．3个应变。这一变化主要是因

为60 oC快速的结晶造成的，同时60 oC时结晶度上升更快。这主要是和高温分

子链活动性增强有关。分子链活动性增强有利于成核和生长。拉伸诱导结晶和

高强的分子链活动性会使得更快速的结晶，并且应变软化区在60 oC会变小，

虽然与室温相比应力变小了很多。

F2314的化学结构对于结构的发展有十分重要的影响。PVDF和PCTFE的

玻璃化转变温度分别是．40 oC和47．77 oC。当共聚比是1：4的时候，CTFE链

段的结晶会被VDF链段影响。这也导致材料显示出橡胶的特性。然而由于VDF

和CTFE链段的差异太小了，所以在CTFE结晶的时候VDF可以充当缺陷进入

CTFE晶体中。在拉伸的过程中通过生成缺陷晶体结晶十分容易发生。【41]这也

是屈服．应变硬化转变过程的化学结构基础。

浇铸成膜的F2314样品既拥有橡胶部分也拥有晶体部分。在拉伸的过程中，

晶体和微相畴会被拉破，导致屈服，并且结晶度减小。同时纤维晶开始形成。

晶体和微相畴的破坏与纤维晶的生成共同影响软化区。随着应变诱导的纤维晶

生成，它们可以充当交联点，并且使应力增大。

4．5结论

在本章中，我们使用原位小角和宽角X射线散射实验技术来观察氟橡胶

F2314的拉伸过程中的结构变化。实验发现浇铸成膜的F2314拥有CTFE富集

区，并且CTFE富集区在拉伸过程会被破坏并且引起屈服。而应变硬化主要和

VDF，CTFE单体相似性有关，这使拉伸过程中更容易生产缺陷晶体。本文结

果表明化学结构的设计对于有助于拉伸诱导结晶的重要性，并在设计新材料中

起着至关重要的作用。
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5．1引言

第5章F2311不同拉伸速率下结晶行为

氟聚物优异的化学特性，耐燃性得益于氟原子极高的电负性，因此氟聚物

可以被用作炸药粘结剂，如偏氟乙烯．三氟氯乙烯的共聚物可作为炸药粘结剂，

与炸药一起组成军民两用具有优异安全和力学性能的复合材料。【l。J但是当聚合

物粘结炸药(PBX)受到温度和和外力冲击后在炸药晶体和粘结剂间会产生裂

纹，因此研究氟橡胶在外力加载条件下的结构演化行为，对研究PBX的安全使

用具有重要的指导意义。[6-16]这其中涉及的科学问题包括拉伸诱导氟聚合物结

晶，单轴拉伸中晶体的形变，取向与破坏。最终目标是建立外场参数如温度，

拉伸速率，应力与应变与氟聚合物结构与性能的关系。同步辐射光具有高通量

高准直性等优势，可以检测多尺度(0．1nm到100rim)结构信息，因此采用原

位温度与应力加载装置与同步辐射光联用可以检测在不同外场参数条件下氟聚

合物的结构信息。达到我们的研究目标。【l 7’22J

F2311是一种重要的炸药粘结剂。常温下样品并不会结晶，这是因为F2311

是偏氟乙烯与三氟氯乙烯的无规共聚物，链的规整性被破坏了，所以F23ll很

难结晶。但是我们知道拉伸外场会帮助样品结晶，那么F2311在拉伸外场作用

下能不能结晶也值得研究。[23-27]天然橡胶在拉伸外场作用下会发生应变诱导结

晶。并且这也是天然橡胶机械强度的由来。天然橡胶在拉伸的过程中，晶体散

射强度会显著增加，在回复的过程中，散射强度会减小。并且在应力回复到零

的时候，晶体衍射峰全部消失。这表明在常温下拉伸天然橡胶应变诱导结晶的

过程是完全可逆的。【28J而且天然橡胶取向度的增加主要是和取向的晶体相关。

应变诱导结晶主要引起了橡胶的取向和力学曲线上的应变硬化。应变诱导结晶

生成的晶体可以充当交联点，对体系增强。【2刿有研究者发现天然橡胶体系中在

大应变大部分的分子链呈现非取向的无定形状态。在大应变应变诱导结晶的晶

体含量只有20％。其余大概有5～25％的取向无定形分子链。这些分子链在晶体

间起到了连接作用。【30J同时拉伸速率也是一个十分重要的参数，它对橡胶在拉

伸作用下的结晶有很重要的影响。有研究者发现，不管在何温度拉伸样品，当

外场应变速率增加时，结晶开始的应变也会增加。在低温的时候(接近玻璃化

转变温度)，应变速率的影响更显著；而在高温时，应变速率的影响会减弱。【3lJ
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X射线检测技术包括小角和宽角X射线散射技术(SAXS和WAXS)，它

可以检测形态结构的演化过程，提供0．1纳米到1000纳米范围内的结构信息。

基于这项技术，使用WAXS和SAXS技术可以研究聚烯烃和热塑性弹性体的结

构信息。【3卜4lJ它可以帮助研究材料在外场作用下的响应。如在拉伸聚(苯乙烯．

丁烯．苯乙烯)(SBS)中，使用小角X射线散射技术可以发现在样品屈服时，

会出现四点信号，紧接着晶体会被破坏并沿着拉伸方向取向。[42-45J在拉伸聚氨

酯的过程中，在大应变，通过SAXS和WAXS可知，会形成纳米纤维。[46-47】

有研究者发现，在小应变时，聚氨酯中的晶体会受外力作用而变形，在2D．SAXS

散射花样上，呈现出四点信号。随着进一步的拉伸，应变诱导结晶，形成新的

晶体，在2D。SAXS散射花样上，在拉伸方向呈现两点信号。148】同时电镜技术

也可以帮助研究样品的形态结构在外场作用下的变形特点。当在聚氨酯中硬段

含量较低时(30％)，硬段的形态为短的棒状。当聚氨酯中硬段含量较高(50％)，

硬段内部形态更为丰富，包括棒状纳米微区，圆柱状和束状的片晶。149J也有研

究者借助原子力显微镜原位观察橡胶在拉伸过程中形态结构的演变机制。结果

发现当拉伸到大应变时，可以获得纳米纤维结构，并且这种取向排列的纤维结

构形成了一个网络结构，可以对橡胶增强。【50J

为了研究F2311在外场作用下的响应，本章主要采用SAXS佩fAXS同步检

测拉伸F2311过程中结构的演变机理。并联合原子力显微镜(AFM)，差示扫

描量热仪(DSC)，小幅振荡剪切测试(SAOS)获得F2311更清晰的结构特点。

通过本实验我们发现F2311氟橡胶由于共聚比为1：1，所以很难结晶，利用本

实验中溶剂诱导也无法使F2311结晶。而拉伸可以诱导F2311结晶，但拉伸速

率对氟橡胶结晶有显著影响。当速率很小，大概为10删s时，F2311可以结晶，
并且在应力回复的过程晶体完全融了。而当把拉伸速率提高到50 run／s，在观察

的应变范围内F2311不能结晶，在应力回复的过程中，变形网络可以完全回复

到初始无取向状态。

5．2实验部分

5．2．1实验原料与仪器设备

1)实验原料

F2311弹性体由成都化工研究院提供。F231l是偏氟乙烯(VDF)和三氟氯乙

烯(CTFE)以1：1比例进行无规共聚的原料。F231l薄膜的制备过程是首先将样
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品溶解在质量分数5％的乙酸丁酯中，然后再在50 oC烘干48小时。制备的样

品厚度为220岬左右。

2)自制单轴单向拉伸装置

实验所用拉伸装置是实验室自制的小型拉伸装置，该拉伸装置可以提供实

验所需的拉伸速率10删s和50酬S。并且该拉伸装置可以与X射线散射技术
联用，在样品边拉伸的过程中边检测结构信息。

3)同步辐射X射线实验

本实验是在上海光源19U线站进行的，实验波长是0．103nm，小角X射线

散射和宽角X射线散射探测器像素点大小都是172"172。三氟氯乙烯的特征衍

射峰是(101)(102)(103)，在波长0．103nm下它的特征散射角是lO．880，1 1．150

和11．480。

WAXS的结晶度计算方法为公式(1)

a： 垒
4+以 (1)

彳。和么。分别是晶体峰的面积和无定形峰的面积。

原子力显微镜是在中国科学技术大学测试的，使用的是接触模式。

5．2．2实验过程

氟橡胶F2311的拉伸实验是在室温下进行的，所选用的拉伸速率是10 Ima／s

和50删S，拉伸应变是5左右。同时还以相同速率进行了回复实验。

5．3实验结果与讨论

80
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图5．1(a)拉伸前F2311相图，标尺是200纳米。(b)拉伸前F2311相图，标尺是1微米。

(c)样品室温拉伸后相图，标尺是1微米。

F2311中的共聚单元偏氟乙烯WoF)与三氟氯乙烯(CTFE)两者在热力学上

并不相容，VDF为非极性，CTFE为极性的，但二者通过化学键相连，因此并

不会形成宏观意义上的相分离，只是在微观上呈现相分离的状态(图5．1(a)

与(b))。原子力显微镜照片显示，在室温下其相图确实为微相分离的特点，同

时其尺度大致在400nm左右。其放大的原子力显微照片显示其在更大的视野范

围内也具有微相分离的特点，同时拉伸后(图5．1(C))其取向并不明显，表明

拉伸后由于其橡胶的特性，所以在室温下几乎回复到初始的状态。

(a)

Temperature／oC

图5．2(a)氟橡胶DSC升温曲线。升温速率是10。C／min。(b)室温条件下测样品F2311的

流变数据结果。

通过溶剂挥发制备的薄膜样品测试其DSC实验结果显示(5．2a)，其玻璃化

转变温度是5。c左右。并且可以发现，其在高温并没有吸热峰，这是因为溶剂

挥发制备的F231 1薄膜并不含有晶体，不能结晶。因此F231 1并不像F2314一

样在高温也有吸热峰。由其流变数据可知(5．2b)，其在室温的流变数据显现其

表现出橡胶的特性，呈现一种粘弹性固定的响应。
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图5．3 同步辐射小角X射线散射和宽角X射线散射原位研究F2311常温拉伸过程中不同

应变处散射花样和力学曲线图(拉伸速率109ngs)。拉伸方向是竖直方向。

如图5．3所示是以拉伸速率10删s拉伸氟橡胶F2311同步检测的SAXS
和WAXS二维散射花样和力学曲线。其中拉伸方向是竖直方向。实验结果显示

在小应变样品并未结晶，同时其在SAXS上也是各向同性的环。随着拉伸的进

行，其力学曲线从弹性区进入屈服，屈服应变是1．8，应力减小的过程中在应变

2．6l处，可以很明显看到在垂直于拉伸方向小角散射花样出现了集中信号，同

时WAXS显示无定形发生了明显取向，随后在应变4．22处，此时应力不再减

小，并且在WAXS上可以看到明显晶体信号，同时SAXS上出现了明显streak

信号，需要注意的是因为样品有点拉斜了，所以无论是晶体信号还是SAXS信

号都不严格在垂直于拉伸方向上。应力停止减小主要是因为拉伸诱导结晶，晶

体可以充当增强剂，使应力不再减小。在力学曲线回复的过程中，仍然可以看

到晶体信号和streak信号，同时随着回复越来越多，SAXS上的streak信号明

显变弱，同时晶体信号也逐渐变弱。最后回复到应力为0的时候，SAXS信号

回复到初始的各向同性的信号，同时晶体也完全消失，WAXS变为无定形信号。
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图5．4 (a)F2311拉伸过程中WAXS一维积分曲线；(b)定量化计算F2311拉伸过程中

由WAXS计算得到的无定形取向度，结晶度；(c)F2311回复过程中WAXS一维积分曲

线；(d)定量化计算F2311回复过程中由WAXS计算得到的无定形取向度，结晶度；

将WAXS信号做定量处理，发现随着拉伸应变的增大，慢慢出现晶体信号

(图5．4a)，并且其晶体衍射峰位在10．880，11．150和11．480，分别是聚三氟氯

乙烯(PCTFE)对应的特征晶面(101)(102)和(103)。这表明在这个体系中

随着拉伸的进行，三氟氯乙烯富集区会结晶，但聚偏氟乙烯并不会结晶。图5．4b

是其定量计算的结果。通过计算无定形的取向度，可知，在晶体信号出现前，

无定形的取向度逐渐增大。在结晶发生前无定形取向度达到最大值。取向的无

定形会作为应变诱导结晶的前驱体。我们都知道在拉伸天然橡胶的时候，也会

诱导结晶。由Flory提出的经典橡胶弹性理论可知，随着拉伸应变增大，随着

熵的减小，应变诱导结晶的晶体的熔点逐渐增大，可由公式(1)得出。因此随

着拉伸比的增大，氟橡胶F2311的熔点逐渐增大，氟橡胶的过冷度逐渐增大，

氟橡胶会结晶。

上：一1牟—AS—a,z
乙，。 乙。，l盟"11

同时可以从图5．4c可以看到，在回复的过程中，晶体逐渐消失。同时从图

5．4d可以看出，无定形取向度随着应变减小，逐渐减小。这表明无定形分子链
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的取向与应变相关，当撤去外加应变的时候，无定形取向度也会减小。橡胶网

络回复的过程中，由Flory理论可知，随着应变减小，熵会增加，熔点减小，

晶体被熔。其应力应变曲线表明，F2311还保留了一部分永久变形，即当应力

归为零时，应变并不会归为零。
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委2
器

羔1
∞

0
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图5．5 同步辐射小角X射线散射和宽角X射线散射原位研究F2311常温拉伸过程中不同

应变处散射花样和力学曲线图，拉伸速率为509m／s。拉伸方向为竖直方向。

图5．5是在50 rtrrds速率下拉伸氟橡胶F231l的SAXS，WAXS和力学曲线

实验结果。其力学曲线显示随着拉伸应变的增大，F2311经过线性弹性区，然

后其屈服应变是1．6左右，随后应力一直减小。在回复的过程中，应力不断减

小。同时，样品仍然有一部分的永久变形。其2D．SAXS散射花样显示，随着

拉伸应变的增大，散射花样由更向同性的环转变成取向结构。过了屈服应变，

在应变2．67，可以明显发现在垂直于拉伸方向有明显的强度集中。在大应变4．8

其2D．SAXS散射花样取向变得更加明显，但是通过比较可以发现，在慢拉的

时候，随着晶体的出现，其2D．SAXS花样出现十分明显的streak信号。这表明

此时出现的弱streak信号是取向的无定形信号。同时可以发现随着拉伸应变的

增大，从2D．WAXS上可以看出，无定形取向度越来越大。在回复的过程中，

无论是SAXS还是WAXS上的取向信号都逐渐消失。这表明随着拉伸回复的进

行，取向的网络逐渐松弛掉了。
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图5．6 F23ll拉伸过程中WAXS一维积分曲线

从图5．6可以看出，在拉伸过程中，并不能观察到晶体的信号。这表明拉

伸速率对氟橡胶能否结晶有显著影响。这和有些研究人员对天然橡胶的研究结

果类似。当应变速率增加的时候，应变诱导结晶的应变增加，有的研究者认为，

这主要是因为与拉伸实验时间相比，需要更长的时间使分子链扩散结晶。

5．4结论

本章主要使用SAXS和WAXS实验技术，并结合同步力学曲线，研究在拉

伸过程中氟橡胶F2311结构的变化规律。氟橡胶F2311是一种难结晶的聚合物，

溶剂诱导也无法获得晶体。但是通过拉伸作用，可以促进体系结晶。并且体系

应力在回复的过程中，晶体会完全消失。氟橡胶在拉伸过程中的结晶行为受到

应变速率的影响。当应变速率较小时(10删s)，体系拉伸到大应变会结晶。
但是当拉伸速率增大5倍时，体系拉伸到相同应变，仍然无法获得晶体。当应

力回复的过程中，取向的网络体系会完全松弛掉。这表明只有在分子链获得足

够时间调整链构象的情况下，三氟氯乙烯链段才可以结晶。
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6．1引言

第6章简单聚烯烃(iPP)晶体变形研究

半结晶聚合物的塑性变形非常重要，并且十分普遍，主要出现在纤维和薄

膜拉伸过程和后拉伸过程中。11J塑性变形机理不仅可以解释结构与性能的关系，

而且还可以指导高性能产品；aH-r，如纤维和高取向薄膜。【2-7】半结晶聚合物拥有

丰富的多层级结构，如分子链构象，片晶，片晶簇，球晶和其他结构，这样对

我们理解高分子材料宏观性能与微观结构相匹配带来了挑战。在拉伸过程中塑

性变形是动态变化过程，结构重组与机械性能相互关系对塑性变形十分重要。

经过几年的研究发现，有两个机理可以解释高分子材料塑性变形过程，也就是

晶体滑移，【8。9】拉伸诱导融熔再结晶。[10-11】这两个机理被广泛地使用，由于证据

有限，所以拉伸诱导融熔再结晶这个机理一直存在争议。

半结晶聚合物早期的塑性变形一般受限于离线的实验检测手段，如扫描电

镜(SEM)，透射电镜(TEM)，它们可以提供从片晶到纤维晶十分广泛的形态

结构信息。【12。13J从二十世纪八十年代开始，研究人员开始使用原位实验技术如

小角和宽角X射线散射实验技术，[14-15】傅里叶红外实验技术，[16-18]原子力显微

技术，扫描电镜技术，[19-211透射电镜技术‘22】来研究半结晶聚合结构变化规律。

使用原位宽角WAXS实验技术，可以观察到晶体滑移，晶体．晶体相转变可以

通过特定晶面的变化观察到，它提供了塑性变形晶体滑移模型的直接实验证据。

¨刮联合WAXS和SAXS实验技术，研究者证实了聚乙烯中晶体滑移与马氏体相

转变现象。[24-27】。使用透射电镜也可以很好研究PE晶体滑动移动。[23，2盯301使

用复杂的微机械模拟方法，可以看到晶体滑移过程。[31-32】除此之外，由Young

提出的位错理论模型更进一步解释了片晶间无定形和片晶簇变形过程。结合实

验证据和理论模型，塑性变形过程中晶体的滑移作用被广泛了解。[33】

由一篇S69u∈la撰写的综述指出，[34J与晶体滑移相比，拉伸诱导融熔再结

晶的证据不十分充分。然而由Flory和Yoon早期提出的直观性假设并没有实

验证据。形态结构转变如拉伸后的长周期变化，并不能充分支持拉伸诱导融熔

再结晶的机理，然而拉伸诱导相转变也可以解释为固．固转变，而不是拉伸诱导

融熔再结晶。135J在没有特定相行为变化的情况之下，很难区分晶体到底进行了

何种变形，是旋转，还是拉伸诱导融熔再结晶。因为这两个过程都可以使晶体

获得相同的结构。计算机模拟可以绕开不能操作实验方法的尴尬，这表明在慢
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速拉伸的过程中拉伸诱导融熔再结晶确实发生了。[36】利用聚丁烯PB特定的相

行为优势，门永峰实验组最近证明发现Form I首先在拉伸过程中融熔，然后再

结晶成Form II，从而证明了拉伸诱导融熔再结晶机理。【3 7J宋义虎实验组证明在

屈服的时候结晶度减小，这也许就是拉伸诱导融熔再结晶的证据，虽然作者着

重强调了无定形和晶体的取向。[38-40J

为了收集拉伸诱导融熔再结晶机理的证据，原位实验方法不仅需要充足的

时间分辨，更需要空间分辨。拉伸过程中塑性变形经常通过以下过程发生：细

颈或者屈服，细颈扩展和随后的硬化。[41-45J很明显，这不仅是一个时间分辨的

问题，同时也是空间上需要解决的问题。t46-47]最[j使在细颈区域拉伸诱导融熔再

结晶发生了，但是结晶度很可能较细颈前并没怎么变化，这样就会模糊了拉伸

诱导融熔再结晶动力学过程。

在这章工作中，使用原位傅立叶红外成像技术来研究等规聚丙烯单轴拉伸

过程中结晶度，晶体和无定形取向度的空间分辨。使用红外面探探测器，可以

获得微区250×250 gm2范围内4096个FTIR红外光谱图，空间分辨率是4×4

p．m2。4096个红外谱图的采集时间大概是3．5分钟。这个空间和时间分辨足以

获得结晶度和取向度随着空间和时间变化的规律。实验发现在聚丙烯细颈扩展

过程中，晶体先滑移，同时晶体和无定形显示明显取向，随着细颈的扩展，融

熔再结晶使结晶度增大，同时无定形取向度减小。这直接证明了在半晶聚合物

塑性变形过程中融熔再结晶机理的存在。

6．2实验部分

等规聚丙烯(iPP)是由于Basell公司提供。融熔指数是12∥10 min

(230 oC／2．16 kg，IS01 133)。重均和数均分子量分别是23 1 kg／mol和1 16 kg／mol。

熔点是145 oC。iPP薄膜通过在压膜机中170 oC融熔10分钟，并在200 oC消

除热历史10分钟后降温，制备出厚度为76岬的薄膜。将薄膜样品裁剪成矩
形，尺寸大概是12 mm长，2 mm宽。将样品放在实验室自制拉伸机上的夹头

上，然后再将拉伸装置放在傅立叶红外实验的观察台上。当细颈出现的时候，

观察的区域首先固定在细颈未扩展到的位置，然后经过细颈区(NR)，然后是

转变区(TF)，然后是非细颈区(NNR)。样品是在室温下拉伸的，拉伸速率是

0．036 mm／min。值得说明的是在测试的过程中测试区域中有一部分移出了观测

区域。但这并不会影响实验结果，因为观测区域并不小，有250×250 um2这么

大。所以拉伸过程可以看成是准静态的。
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FTIRI测试配备的显微镜是Bruker HYPERION 3000，和光谱仪Bruker IFS

66v。同时使用64×64面探探测器和Specac KRS5偏振片。使用透射模式获得

250×250 gm2范围内的4096个红外谱图，用时3．5分钟左右，空间分辨率是4

gm。红外强度是通过使用OPUS5．5这个软件，对单个红外谱图积峰高得到的。

6．3实验结果与讨论

写
乙

茎
i
琴
与
沈

图6．1 (a)在本次实验中样品照片左边部分，尺子的单位是厘米。(b)拉伸后iPP薄膜

偏光显微镜照片，标尺是50 lain。(c)工程应力应变曲线。

图6．1a是iPP薄膜拉伸后的实物照片，显示了细颈区与非细颈区的差异。

细颈区的宽度要比非细颈区小，在拉伸过程中它首先向左边扩展然后保持形状

不变。如图6．1b中所显示的细颈扩展前端的光学显微镜照片。其相应的力学曲

线在图6．1c中。NNR区域的偏光显微镜照片显示是微小的球晶，NR区域是取

向的纤维结构。初始样品中球晶小的尺寸利于实验分析，因为可以将体系当成

一个均匀的体系，并且分辨率是几个微米。因为光学显微镜只能提供塑性变形

定性的形貌特征，所以为了获得定量的信息，我们就使用了FTIR成像技术。

在FTIR成像实验前，我们首先展示了如何获得具有空间分辨的结晶度和

iPP取向度的方法。图6．2a展示了iPP薄膜在应变3．3处的光学照片，此时应力

处于平台区。细颈正稳定地扩展着。两个点I和11分别在NNR和NR区内作对

比。这两个点的光谱放在图6．2b中。为了获得取向信息，分别测试了FTIR光

谱平行和垂直于拉伸方向的红外信息。998和1153 cm。1用来计算结晶度和取向

度的值。在NNR区的I点处，998的吸收强度和1153的吸收强度在平行于拉

伸方向(A，)时候比垂直于拉伸方向(A上)时大一些。【48】这个现象在细颈区的点
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II处更明显。因为998和1153 cm。1的归00，当光平行于分子链方向时，吸收

是最强的。偏振光平行和垂直于拉伸方向吸收上的巨大差异表明拉伸后在细颈

区晶体和无定形的取向度都很大。为了定量计算取向度，使用998和1153 cm’1

的二向色性比，其中IP A∥／A．．。晶体和无定形的取向度的计算方法是通过公

示(1)，f=-限-1)／(R+2)。结晶度的计算是通过998和1153 cm。1的结构吸收度来

计算，其中系数k=2．75是用来校正WAXS的，结晶度计算公式如(2)所示。

％2瓦"／／998 ×1 oo％， (2)

因为测量的红外是偏正红外，所以结构吸收度的计算公式是

．40=(A。，+2A上)／3

图6．3 a和b显示了在微区250×250 um2范围内998和1153 cm‘1的结构

吸收度。它集中在细颈转化区，包含了细颈区和非细颈区。在细颈区吸收的减

小看能主要是因为样品厚度的减小造成的。根据结构吸收度A嬲和彳Ⅲ3的空

间分布，我们计算了在细颈扩展前端区域结晶度的分布，如图6．3 C所示。有趣

的是，在细颈转化前端结晶度值最小，然而细颈和非细颈区域的结晶度都比较

大为42％。纵向的结晶度平均值如图6．3d，结晶度最小值为37％，表明结晶度

值比初始值小了5％左右。这就是融熔再结晶最直接的证据。在细颈扩展前端

拉伸诱导的融熔造成了结晶度的最小值。然而再结晶使得在细颈区结晶度值又

增大了。值得注意的是，样品的厚度并不影响最终结果的准确性。因为结晶度

疋哆是晶体和无定形的结构吸收度么嬲和么Ⅲ3的比值，在结晶度的计算公式中

厚度的影响被抵消了。
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图6．2 (a)iPP薄膜在宏观应变3．3处的光学电镜照片。虚线将拉伸区域划分非细颈区

№哏，细晶转化区TF，细颈区NR。(b)在波数950．1200 cm。1范围内，点I和点Ⅱ相应

得红外谱图。实线和虚线分别是偏振光平行和垂直于拉伸方向的红外单谱。
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图6．3 998 cm以结构吸收度(a)，1153 cm。1结构吸收度(b)和结晶度分布(c)的三维图。拉伸

方向沿着X轴方向。 (d)沿着拉伸方向结晶度的分布。

如图6．4a和b所示，拉伸诱导的融熔再结晶过程与晶体和无定形取向的变

化规律吻合得很好。从非细颈区到细晶区，晶体的取向度连续增大，并且在细
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颈转化区取向度的增大非常突然。另一方面，从非细颈区到细颈区，无定形的

取向度呈现非单调的变化规律。无定形取向度先增加后减小。通过对晶体和无

定形取向度纵向平均(图4．6c和d)，结果发现在细颈转化前端，晶体取向度陡

然增加，在细颈区和非细颈区晶体取向度变化较缓。最终，晶体取向度达到0．7。

在细颈转化前端，无定形取向度增大到0．3，在细颈区无定形取向度减小到0．2。

有趣的是，无定形取向度的减小与结晶度的增加相对应，如图6．3d所示。再结

晶和无定形取向度的减小正好与高分子(如天然橡胶)网络中的拉伸诱导结晶

相一致。这种对应有两种可能的原因。首先结晶优先消耗取向的无定形，这样

就会使得无定形分子链取向度变小。细颈区更大的剪切会使无定形状分子量更

好结晶。所以，余下的无定形分子链取向度会降低。其次，再结晶的分子链会

沿着拉伸方向取向，这样无定形分子链所受到的力就会变小，取向度就会降低。

11．
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f
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图6．4 998cm。(a)和1153cm‘1(b)取向度的三维分布。拉伸方向沿着X轴方向。沿着

拉伸方向998cm‘1(c)和1153cm。1(d)相应的值。

解释塑性变形的两种机理分别是晶体滑移和融熔再结晶。屈服的时候晶体

滑移肯定会发生。晶体破碎成小碎块，主要就是由于屈服造成的。当晶体破碎，

部分片晶会变成无定形，减小结晶度，同时使得无定形取向度增大。结晶度的

增大主要是由于熔融再结晶造成的。

在这里，图6．5中我们提出了一个拉伸过程的原理图。值得注意的是原理

图仅仅只是表明在细颈过程中发生了融熔再结晶，但是并没有标明融熔再结晶

的程度。在非细颈区初始样品是各向同性的，片晶簇组成了一个三维网络，可
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万方数据



第6章简单聚烯烃(iPP)晶体变形研究

以承受拉伸过程的应力(图6．5a)。由于片晶厚度和片晶簇的尺寸总是有一个确

定的分布，因此它们承受外部应力的能力会有不同。在细颈引发和扩展过程中，

在细颈扩展前端易碎的片晶簇会通过融熔再结晶或者滑移被破坏(图6．5b)。在

细颈区，熔融晶体形成的无定形会获得很高的取向度。值得注意的是无定形的

取向度虽然不大，但从晶体中融熔的无定形的取向度应该高于平均水平。因为

这些无定形分子链可以承受较大的应力，并且拉伸诱导融熔。再较高的取向度

条件下，这部分无定形在细颈区经历了拉伸诱导再结晶。

图6．5拉伸过程中的原理图。(a)是拉伸前的形态结构，(b)是拉伸过程中的形态，(c)

是拉伸后的形态结构。拉伸方向是水平方向。M和N分别代表了滑移的晶体和融熔的晶体，

并用不同颜色标明。

6．4结论

在本章工作中，使用原位FTIRI实验技术，从细颈区到非细颈区，结晶度

的分布证明在半结晶聚合物单轴拉伸过程中出现了拉伸诱导融熔再结晶过程。

同时，在塑性变形过程中也出现了晶体滑移。结晶度的减小与屈服时晶体的滑

移有关，结晶度的增加与融熔再结晶相关。当细颈向非细颈区扩展时，晶体滑

移和融熔再结晶都对晶体取向有十分重要的作用。
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总结和展望

聚偏氟乙烯及其共聚物在工业界有着十分广泛地应用，如聚偏氟乙烯可以

广泛地应用在电池，电容器，传感器等领域。偏氟乙烯与三氟氯乙烯组成的共

聚物如F2311和F2314可以应用在炸药粘结剂中。高分子材料的使用性能又与

其晶体结构密切相关。如聚偏氟乙烯晶型中的极性晶体B晶的制备方法一直以

来都是研究热点，那么不论是通过流动场诱导结晶还是晶体变形获得B晶，研

究外场作用参数与形态结构，晶型的关系，都有助于指导工业加工。而三氟氯

乙烯与偏氟乙烯组成的共聚物F2311与F2314在用作炸药粘结剂时，都会涉及

应力开裂的问题，从而影响其使用性能。研究外场作用下F2311与F2314的结

晶行为与晶体变形机理可以帮助解决实际问题。外场作用参数可以帮助调整晶

体形态结构并最终影响制品性能。因此我们通过改变拉伸外场参数，如拉伸温

度，拉伸应变，拉伸速率等来观察在拉伸外场作用下，聚偏氟乙烯及其共聚物

的晶体取向，晶体变形，晶体相变以及晶体的成核与生长。同时为了更直接了

解半晶聚合物的塑性变形机理，研究了聚丙烯细颈扩展过程中的晶体变形机理。

本论文的主要结论如下：

(1)通过流动场诱导交联聚偏氟乙烯结晶，可以制备含有极性晶体B晶的薄

膜。并且建立了聚偏氟乙烯的晶型和形态结构随拉伸温度和应变的分布

相图。可以将拉伸温度划分为三个区：I区，首先生成0【晶片晶，接着

生成p晶shish；II区，首先生成非晶shish，接着生成p晶片晶；III区，

首先生成非晶shish，接着生成p晶shish。

(2)通过研究在温度范围53 oC到高温132 oC之间半晶聚偏氟乙烯在拉伸外

场作用下晶型转变与外场作用关系。实验结果发现，当温度低于110 oC

时，在过了屈服应变之后，0【晶聚偏氟乙烯薄膜可以通过相转变成B晶。

而当拉伸温度高于110 oC时，伐．B晶相转变难以发生，随着拉伸应变增

加，Ot晶会沿着拉伸方向取向。这是因为诱导相转变需要克服相变位垒，

当温度高于110 oC时，外场功不足以克服相变位垒，所以难以得到B晶。

(3)研究氟橡胶F2314在拉伸外场作用下力学行为的结构起源。氟橡胶F2314

结构拥有软的偏氟乙烯相，也有硬的晶相和三氟氯乙烯相，在外力作用

下，硬段会在外力作用下破坏，导致屈服发生。同时三氟氯乙烯会在拉

伸力作用下诱导结晶并使应力增加，同时防止材料进一步失稳。三氟氯
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乙烯和偏氟乙烯在化学结构上的相似性是应变诱导结晶发生的分子结构

基础，这正是我们在设计材料时需要的。

(4)研究氟橡胶F2311在拉伸外场作用下结晶行为与拉伸速率的相互关系。

实验发现相较F2314，氟橡胶F2311更难结晶，只有在通过足够时间使

链段重分调整构象，才可诱导结晶。实验发现在低拉伸速率10 gm／s时，

F2311可以结晶，但当拉伸速率提高到50 gm／s时，F2311很难结晶。

(5)使用显微红外实验技术研究半晶聚合物细颈扩展过程中塑性变形机理，

并选用简单聚烯烃聚丙烯为研究对象，可以获得晶体和无定形的信息。

实验发现在细颈扩展过程中，晶体首先通过滑移破坏，结晶度减小，接

着晶体发生融熔再结晶，导致结晶度增加。同时高取向的无定形优先再

结晶，所以在细颈区无定形状取向度会减小。本实验直接证明了在细颈

扩展过程中熔融再结晶机理。

展望：

(1)本论文主要揭示了流动场诱导交联聚偏氟乙烯成核的实验，而没有对聚

偏氟乙烯晶体生长作系统实验。接下来可以针对不同应变和拉伸温度观

察B晶生长动力学过程。

(2)本论文通过流动场诱导交联聚偏氟乙烯成功制备B晶，这表明辐照交联

改变了链结构，那么接下来可以通过改变辐照剂量，系统研究辐照剂量

大小对流动场诱导交联聚偏氟乙烯结晶的影响。

(3)聚偏氟乙烯作用压电材料，接下来可以通过引入电场作用，将外力，电

场耦合作用在B晶薄膜上，研究晶体变形取向。

(4)本论文研究氟橡胶结晶能力与外场拉伸速率相关，接下来可以进一步提

高拉伸速率，并将样品拉伸至断裂，系统研究氟橡胶成核能力与拉伸速

率的关系。
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