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摘要

摘要

超高分子量聚乙烯纤维(I r删WPE)和薄膜的加工均采用凝胶丝(膜)的挤
出加工和后拉伸工艺。在后拉伸过程中不同的加工参数(如拉伸温度、拉伸应变

和拉伸速率等)对产品的形态结构和最终性能具有非常重要的影响。因此想要提

高产品性能和真正做到对实际加工过程进行指导，就必须深刻理解其后拉伸过程

中拉伸诱导晶体形态结构演化机理。实际上半晶高分子材料后拉伸过程是一种非

平衡过程，该过程是由应力场(拉伸应变、拉伸速率)和温度场(拉伸温度)耦

合作用决定的，并且应力场或温度场都可能在某些条件下占主导作用。虽然有很

多半晶高分子材料拉伸过程中的结构演化相关研究，但是由于大多数研究仅仅局

限在很窄的温度范围内(如冷拉伸、接近熔点附近热拉伸等)，因此拉伸诱导形

态结构演化过程中应力场和温度场耦合作用机制还远远没有得到充分的理解。本

论文主要利用原位同步辐射散射技术研究了宽温度范围内以及不同应变速率下

萃取溶剂过后的超高分子量聚乙烯初始纤维的结构演化过程。建立了揭示不同结

构参数之间关系的半定量化公式来加深理解外场参数(拉伸温度、应变速率等)

对拉伸诱导结构演化的影响。同时还研究了单向拉伸、双向拉伸过程中聚乙烯油

膜结构演化规律。构建了二维温度．应变空间以及二维纵向．横向应变空间内聚乙

烯油膜形态相图。主要的研究结果和结论如下：

(1)利用原位同步辐射X射线宽角散射技术(WAXS)研究了温度对萃取

溶剂过后的超高分子量聚乙烯初始纤维在25 oC～130 oC范围内拉伸过程中变形

行为的影响。拉伸过程中初始纤维的结构演化规律和力学行为可以被分为四个温

度区域，其温度划分点分别对应于口。．松弛温度(兄)和乜。一松弛温度(L)以

及初始熔融温度(瓦。。)，这揭示了拉伸过程中高分子材料的变形行为是由材料

本征动力学结构特点或者分子链的运动能力和外场耦合作用决定的。不同温度下

屈服和应力软化过程中发生了局部熔融而应力硬化区出现了沿晶面切开晶体的

晶体滑移。最后构建了二维温度．应变空间内包含结晶度、晶粒尺寸和取向的形

态相图，该相图有可能为超高分子量聚乙烯纤维加工提供有益的技术路线。

(2)利用原位同步辐射WAXS技术研究了25 oC下应变速率对萃取溶剂过

后的超高分子量聚乙烯初始纤维在拉伸过程中结构演化的影响。随着应变速率增

大，拉伸变形行为从类似脆性断裂向韧性断裂转变。不同应变速率下差异很大的

拉伸变形行为是由无定形化成核密度(一)和成核尺寸(L)耦合作用决定的。

(3)利用原位同步辐射x射线小角和宽角散射技术(SAXS和WAXS)研

究了25 oC～110 oC范围内聚乙烯油膜拉伸过程中的拉伸诱导结构演化规律。在由
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摘要

动态机械分析(DMA)给出的毛和疋。以及DSC给出的瓦。。为界限划分的不同

温度区间内拉伸过程中的结构演化规律差异很大，这是由拉伸外场和温度场的耦

合作用影响决定的。建立了二维温度一应变空间内聚乙烯油膜包括片晶长周期、

结晶度和晶粒尺寸等不同尺度结构的形态相图，该相图可以直观给出薄膜的不同

形态结构以及充当加工参数选择线路图。

(4)利用原位同步辐射SAXS和WAXS技术研究了不同纵向应变下的聚乙

烯油膜横向拉伸过程中的结构演化规律。提出了不同纵向应变下三种不同的横向

拉伸变形机理，它是由不同纵向应变所决定的初始形态结构造成的。建立了二维

纵向一横向应变空间内聚乙烯油膜形态相图，该相图可以加深理解纵向和横向应

变耦合关系对薄膜最终形态结构的影响以及不同形态结构在二维纵向．横向应变

空间内的分布。

关键词：超高分子量聚乙烯拉伸外场和温度场耦合作用应变速率形态相

图原位同步辐射SAXS和WAXS技术
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Abstract

Abstract

Ultra high molecular weight polyethylene fibers(UHMWPE)and membranes are

produced by the extrusion and post·stretching processes of gel silk(film)．During the

post stretching prcess，the different processing parameters(temperature，strain and

strain rate，etc)are of great significance to the final morphologies and properties．

Therefore，to improve the performance properties and truly provide theoretical guide in

the actual manufacture processing step，the stretching-induced crystal morphological

transformation mechanism during post-stretching process should be understood deeply．

Actually,the post-stretching step of semicrystalline polymer materials is a

nonequilibrium process driven by external stress field(strain or strain rate)and

temperature，during whicheimer stress field or temperature field may play the dominant

roles．Though many efforts have been devoted to explore the structural evolution of

semicrystalline polymer materials during stretching process，most studies are limited in

narrowed temperature range(e．g．cold stretching or hot stretching at near melting point)．

Thus the coupling effects of external stress field and temperature field on driving

structural evolution is far from well understood．In this work，the structural evolutions

of extracted UHMWPE precursor fibers during stretching in wide temperature range

and at different starin rates are studied with the combination of in—situ synchrotron

radiation scattering techniques．In order to deepen understanding of the effect of

external parameters(tempearture，strain rate，etc)on deformation—induced structural

evolution。a semi．quantitative equation to reveal the intrinsic relationship of different

structural parameters have been established．Meanwhile，the morphological evolutions

of PE gel films during uniaxial and biaxial stretching are studied．And the

morphological diagram of PE gel films in two-dimensional(2D)temperature‘strain

space and 2D machine direction(MD)一tansverse direction(TD)strain spacehave been

established．The main results and conclusions are listed as foIlows．

(1 1 Temperature effect on deformation behaviors of extracted ultrahigh molecular

weight polyethylene(UHMWPE)precursor fibers is studied with in situ synchrotron

radiation wide angle X—ray scattering technique(WAXS)during tensile deformation at

temperatures from 25 oC to 1 30 oC．The structural and mechanical evolution behaviors

during tensile deformation can be divided into four temperature regions with boundaries

located at temperatures of t2'l relaxation(毛)and／2"Ⅱrelaxation(‰)and the onset

ofmelting(To№．t)，respectively，which reveal that the deformation behaviorsofpolymer

III
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Abstract

crystals are determined by the interplay between intrinsic structural dynamic or chains

mobility andexternal stress field．Irrespective to temperature yield and strain—softening

proceed via partially melting while crystal slip via cutting crystal planes occurs in

strain-hardening zone．Finally we construct morphological diagrams containing

crystallinity,crystal size and orientation in 2D temperature·strain space，which may

serve as a roadmap for UHMWPE fibers processing．

(2)Strain rate effect on the structural evolutions of extracted UHMWPE precursor

fibers is studied by in situ synchrotron radiation WAXS technique at 25 oC．The shape

of stress-strain curve shows transformation from similarly brittle fracture behavior to

typically ductile fracture manner as strain rate increases．The discrepant deformation

behaviors at different strain rates are determined by the coupling effects of nucleation

density of strain-induced crystal-amorphous transformation(玎)and nucleus size(上)．

(3)Deformation-induced structural evolution ofpolyethylene(PE)gel films were

investigated by in situ synchrotron radiation small and wide angle X·ray scattering

(SAXS and WAXS)techniques during stretching at temperatures from 25 oC to 1 1 0 oC．

The structural evolutions along tensile strains showed distinct behaviors in the four

temperature regions divided by毛and％given by dynamic mechanical analysis

(DMA)and瓦lscl measured by DSC，respectively,which was determined by the

coupling effects ofexternal stretching field and temperature．Finally,the morphological

diagrams of PE gel films on distinct scales including long period of lamellae，

crystallinity and crystal size in 2D temperature-strain space were established，which

can give a direct sight of membrane morphologies and act as a map for processing

parameters selection．

(4)Morphological evolutions of PE gel films after different MD strains during TD

stretching is studied with in situ synchrotron radiation SAXS and WAXS techniques at

90 oC．Three different deformation mechanisms during TD stretching are proposed，

which arecaused by the differently initial structures after MD stretching．Moreover，the

morphological diagram of PE gel films in 2D MD-TD space is established to enhance

the understanding of the coupling relationship of MD and TD strain on the final

morphologies and tracing the distribution of these discrepant morphologies．

Key words：UHMWPE，the coupling effect of external stretching field and

temperature filed，strain rate，morphological diagram，in situ synchrotron radiation

SAXS and WAXS techniques
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1．1引言

第1章绪论

高分子材料由于具有密度小(仅为钢铁1／7～1／8)、比强度高、优良的耐腐蚀

性、自润滑性、易加工、价格相对较低、可满足多种用途等优点，因此被广泛应

用于工业、农业、交通、军事、航天航空与能源等领域。常用的高分子材料中结

晶性高分子大概占三分之二，在高分子材料加工过程中由于不同的加工参数的影

响，会获得不同的结晶度、取向度、晶型、晶体形貌(如片晶、球晶、串晶、微

纤和伸直链晶体等多尺度结构)的产品，而不同的形态结构与产品最终性能有着

紧密的关系。[1-2]超高分子量聚乙烯纤维(UⅫ垤WPE)和薄膜的加工均采用凝胶

丝(膜)的挤出加工和后拉伸工艺。在后拉伸过程中不同的加工参数(如拉伸温

度、拉伸应变、拉伸速率等)对产品的形态结构和最终性能具有非常复杂的影响。

因此想要提高产品性能和真正做到对实际加工过程进行指导，就必须深刻理解其

后拉伸过程中拉伸诱导晶体形态结构演化机理。

拉伸诱导晶体形态结构演化作为高性能高分子材料研究领域的一个具有挑

战性和尚未完全理解透彻的核心科学问题，一直以来受到了很多科研工作者的广

泛关注。【3】经过几十年的研究，虽然对其认识已经有了很大程度的提高和取得一

些重要的共识，但是在其变形机理上仍然存在很大争议。半晶高分子一般认为是

由折叠链片晶组成的晶区、无定形区以及穿插连接两区域的架桥分子链组成的多

层次多尺度的结构。【4】正是因为半晶高分子本征的各向异性结构特点，在拉伸过

程中，无定形区和晶区两者不同的取向变形和变形破坏行为不可避免的存在。在

拉伸初始阶段，无定形通过片晶问剪切(或者片晶间分离)和片晶整体旋转发生

变形。【5。8】而晶体变形机理就相对复杂很多和存在很大争议：(i)应力诱导熔融一

重结晶；[9-13](ii)细化移和片晶内镶嵌块之间粗滑移、孪晶、马氏体相变等。f14-

15】无定形区内分子链以及晶区内的折叠分子链在不同温度下其运动能力变化很

大，这就造成了对外场或是应力的响应也是不同的，最终造成了半晶高分子在拉

伸诱导形态结构演化过程受温度影响很大。实际上高性能高分子材料后拉伸过程

是一种非平衡过程，该过程是由应力场(拉伸应变、拉伸速率)和温度场(拉伸

温度)耦合作用决定的，并且应力场或温度场都可能在某些条件下占主导作用。

虽然半晶高分子材料拉伸过程中的结构演化相关研究很多，但是由于大多数研究

仅仅局限在很窄的温度范围内(如冷拉伸、接近熔点附近热拉伸等)，【11，16。25】因

此很难获得清晰明确的拉伸诱导形态结构演化过程中应力场和温度场耦合作用
l
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图像。而研究宽温度．应变空间内半晶高分子材料结构演化机理对于优化高性能

高分子材料实际加工过程是具有十分积极的作用的。

本章第二部分将介绍无定形变形机理和晶体变形机理(晶体滑移、孪晶、马

氏体相变和拉伸诱导熔融一重结晶等)。第三部分将介绍温度对拉伸诱导变形机理

的影响。第四部分将简单总结目前拉伸诱导高性能高分子材料(超高分子量聚乙

烯纤维和微孔膜)结构演化过程进展。第五部分将介绍本论文主要的研究内容和

意义。

1．2半晶高分子变形机理研究

1．2．1无定形变形机理

半晶高分子一般被认为是由折叠链片晶组成的晶区、无定形区以及架桥分子

链组成的。无定形变形机理主要如图1．1所示，【26】包括：(a)片晶问剪切滑移，

(b)片晶问分离，(c)片晶簇旋转。(a)片晶问剪切滑移：结合SAXS和WAXS

实验结果，Keller等人发现低密度聚乙烯(LDPE)会发生片晶间剪切滑移。127]

Young等人利用SAXS和WAXS技术研究了具有周期性排列晶体结构的取向高

密度聚乙烯材料(HDPE)沿着分子链方向不同角度进行压缩变形时的结构演化

过程，并且发现当应变比较小的时候，这种片晶间剪切滑移几乎是可以回复的。

17-8]这种片晶间剪切滑移可恢复性与片晶是被类似橡胶分子链的架桥分子链连接

在一起的分子图像是比较一致的。当施加一定应力时，架桥分子链会发生伸展变

形，而当撤去应力时，架桥分子链倾向于把片晶拉回原来的位置。(b)片晶间分

离：Keller和Pope等人通过SAXS技术研究了具有周期性排列晶体结构的取向

HDPE拉伸过程中长周期变化规律，发现了长周期随着拉伸进行不断增大，而这

可以用片晶间分离机理来解释。【28】假设片晶之间的无定形变形是由橡胶分子链

发生弹性形变引起的，那么此时体系上所施加的应变会比较大，这是由橡胶分子

链的模量比较大造成的。此外橡胶分子链可压缩性比较差，这就导致了体系体积

在拉伸过程中几乎不会发生变化。而实际情况下，当片晶间发生分离时，垂直拉

伸方向上的长周期也会发生明显减小，这是因为拉伸过程中产生的微孔会使得无

定形区密度减小，从而导致体系体积发生改变。129](c)片晶簇旋转：片晶簇之

间存在的无定形分子链在应力作用下导致了片晶簇旋转的出现。通过长周期计算

得到的取向HDPE微观应变要比实际应变小一些，这说明了片晶簇旋转是比较

容易发生的。【30】
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UN

{c}癣V恶

《b)

图1．1无定形区变形机理示意图。 (a)片晶间剪切滑移。(b)片晶间分离。 (c)片晶簇

旋转。126]

虽然利用x射线散射技术研究无定变形机理的相关研究工作很多，但是几

乎没有研究人员直接观测单根无定形分子链沿拉伸方向上的取向过程。L6pez-

Barr6n等人利用原位小角中子散射技术(SANS)研究了重氢标记的线性低密度

聚乙烯(DPE)与线性低密度聚乙烯(HPE)共混物拉伸时分子链取向排列演化

过程(图1．2)。[31】如图1．2(b)所示，随着拉伸的进行，三种混合物的2D SANS

散射花样从初始的各向同性弥散环逐渐演变为沿着赤道线方向的streak信号。重

氢标记分子链沿着拉伸方向取向排列是这种沿着赤道线方向streak信号产生的

原因。如图1．2(C)所示，重氢标记的分子量越大(分子量大小关系：

D(F5)>DPE>D(F1))，一维方位角积分曲线越尖锐。重氢标记的分子链分子量越

大，其对应的分子链长度就相对更长，这也意味着连接片晶间的架桥分子链在拉

伸条件下沿着拉伸方向取向排列程度越高。

3
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图1．2(a)拉伸样原位SANS检测示意图(黑色箭头代表拉伸方向)。(b)不同Hencky

应变下，不同分子量的混合物2D SANS散射花样(分子量大小关系：

D(F5)>DPE>D(F1))。 (c)沿着图b中圆圈所示，得到的一维方位角积分曲线。[3H

1．2．2晶体滑移

Kellerl32】和Peterson【33】提出了半晶高分子材料位错滑移理论。如图1．3所示，

他们认为在外场应力作用下，沿着晶体边缘会出现尺寸大小为Z，贯穿整个晶体

的位错。此时含有位错的晶体储存的弹性能大小为E(1)，外场应力对体系所做的

功为2ddb(其中6为位错矢量)，由热涨落提供的能量大小为彳(，)。这三者之间
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的关系可以用公式A(z)=E(，)一2drlb给出。

20

图1．3晶体中位错滑移形成示意图。[321

图1．4给出了单滑移示意图。1261单滑移体系主要包括滑移面和滑移方向。半

晶高分子一般可以被拉伸到较大拉伸比，这是因为晶体的滑移有利于比较大的塑

性形变。滑移面一般是沿着分子链c轴方向，而且对应着分子链密堆积晶面，滑

移方向对应于滑移面发生滑移的方向。由于晶体中的分子链是折叠排列的，这就

会限制单轴拉伸时滑移面的滑移，因此滑移面一般为平行于分子链折叠方向的晶

面。当沿着滑移方向上的应力达到临界剪切应力，滑移面就会可能沿着滑移方向

发生滑移。

STRESS

SLi P
PLANE

图1．4单滑移示意图，其中N和s．D．分别为滑移面法向方向和滑移方向。【26】

5
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Peterson认为(hk0)晶面沿着[001】方向(c轴沿着分子链方向)发生滑移在

动力学上都是可能的。【圳半晶高分子晶体中分子链是沿着c轴方向进行折叠的，

这些折叠链会对滑移产生限制作用，也就造成了滑移只能沿着平行于分子链折叠

方向进行。(100)[001]和(olO)[OOt]这两种重要的滑移模式已经得到很多实验结果

的证明，【5，26,35’37】很多研究人员认为(110)[001]滑移模式是存在的，但是目前还

没直接的实验数据可以证明它。Bartcza等人【38】认为(100)[001】和(OlO)【001]链滑

移以及(100)[0101横向滑移是聚乙烯晶体中三种最重要的滑移模式，它们对应的

室温下临界剪切应力分别为7．2 MPa、15．6 Mpa和12．2 MPa。半晶高分子材料中

主要存在两种晶体滑移方式：(a)细滑移和(b)粗滑移。Young等人18I研究发现

高度取向和退火后的聚乙烯主要发生细滑移而高度取向和未退火处理的聚乙烯

主要发粗滑移(图1．5)。

嵯
董萋T。

I
山

图1．5(a)细滑移，每隔1个晶面会出现1个博格斯矢量b的滑移。 (b)粗滑移，每隔4

个晶面会出现2个博格斯矢量b的滑移。13】

1．2．3孪晶

在变形初期，可能会出现孪晶。如图1．6所示，两种基本的孪晶模式为(110)

和(310)孪晶。1391(110)孪晶会发生晶格旋转67。而(310)孪晶会发生晶格

旋转55。。孪晶现象一般出现在单副4叫1l或是具有非常规整晶体排列结构的材

料1421拉伸过程中。在聚乙烯单晶拉伸的时候出现的大部分都是(110)孪晶，而

(310)挛晶目前还没有清晰明确的实验证据。

6
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图1．6聚乙烯正交晶(110)和(310)孪晶示意图。[39】

1．2．4马氏体相变

应力诱导的聚乙烯正交相向单斜相发生转变的过程即为聚乙烯马氏体相变。

Bevis和Crellin给出了四种马氏体相变示意图(图1．7)。[431当剪切应变达到一定

临界值时(一般在屈服点附近)，这四种马氏体相变中的一种可能就会出现。T11

和T12临界剪切应变为y=0．201，T21和T22临界剪切应变为y=0．308。[351单晶

样品拉伸过程中发生的马氏体相变一般为Tl 1和T12，而在熔融一重结晶薄膜一般

发生的马氏体相变为T1 l。[44]Butler等人【45]结合SAXS和WAXS检测手段研究

了线性低密度聚乙烯(LLDPE)和高密度聚乙烯(HOPE)样品拉伸时的结构演

化过程。他们发现WAXS图中聚乙烯正交晶(110)晶面强度随拉伸进行不断下

降而单斜晶(201)晶面强度却不断增加，与此同时，(200)晶面强度几乎保持

不变。因此他们认为LLDPE和HDPE样出现的马氏体相变为T22。

7
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图1．7四种马氏体相变示意图。143】

1．2．5应力诱导熔融．重结晶

当拉伸应变超过屈服应变，半晶高分子中低取向的片晶会逐渐转变为分子链

沿着拉伸方向高度取向排列的片以及部分伸直链晶体。Flory[9】认为在拉伸的时候

会发生应力诱导熔融一重结晶过程。应力诱导熔融是一般是局部出现的，而且产

生的类似熔体的中间态持续时间比较短，这就保证整个体系还是固态和拉伸的平

稳进行。应力诱导熔融．重结晶一个比较有力的实验证据是：很多半晶高分子初

始片晶几乎是无规取向排列的，且其长周期主要由熔体冷却速率和结晶温度决定

的，当对其进行拉伸处理后，会形成沿着拉伸方向高度取向排列的微纤结构，并

且新生成的取向片晶长周期只与拉伸温度有关而与初始片晶结构长周期没有关

系。19,46-47]。Juska等人【11】给出了应力诱导熔融．重结晶分子动力学图像(图1．8)。

对半晶高分子施加应力，随着拉伸进行，当储存在晶体中的弹性能达到一定临界

值脯。(由外场功提供)，就会发生局部应力诱导熔融，此时晶体会转变为类似

熔体的中间态，并且很快沿着拉伸方向取向排列(伴随着熵减I TdS)和形成伸
J

’

直链核(包括形成部分微孔)。随后就发生局部重结晶过程，形成沿着拉伸方向

取向排列的微纤结构，其长周期主要由拉伸温度决定(伴随着重结晶放热焓luT-If)。

他们还发现根据最大屈服应力算出来的外场功胡。和重结晶放热焓崛数值上
8

万方数据



第l章绪论

相差不大。

图1．8应力诱导熔融．重结晶示意图。 (a)对初始半晶高分子施加应力。 (b)在外场功作

用下部分晶体转化为类似熔体的中间态。 (c)类似熔体中的分子链沿拉伸方向取向排列和

形成伸直链核(包括形成部分微孔)。 (d)形成沿着拉伸方向取向排列的微纤结构。[111

上面有关于应力诱导一重结晶的研究所给出的实验结果只是比较间接的证据，

而Sadler等人【12，48_50151j用SANS技术给出了半晶高分子材料应力诱导熔融一重结

晶直接的实验证据。如图1．9所示，拉伸温度为81 oC，拉伸比为7．2时，计算得

到的《=68A(其中《=l／3《)，其中初始样《=170A，定义分子链拉伸比为

(R一／足咖)2，此时分子链拉伸比为6．3。而当拉伸温度为89。C，拉伸比为
7．1时，计算得到的屠=400A，因此该条件下的分子链拉伸比为0．2。他们认为

当拉伸温度比较低的时候(81 oC)，此时实际拉伸比为7．2，而计算得到的分子链

拉伸比为6．3，这两者相差不大，这主要是无定形区分子链受到拉伸作用造成的。

而当拉伸温度比较高的时候(89 oC)，此时实际拉伸比为7．1，而计算得到的分子

链拉伸比为0．2；这是因为拉伸诱导部分晶体转化为无定形分子链会使得计算得

到的分子链拉伸比很小。他们的实验结果提供了比较直接的应力诱导熔融存在的

实验证据。
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第1章绪论

图1．9不同拉伸样2D SANS散射花样，拉伸方向沿着竖直方向。 (a)拉伸温度为8l oC，

拉伸比为7．2。(b)拉伸温度为89 0C，拉伸比为7．1。【49】

1．3温度对半晶高分子变形机理的影响

S69u61a等人【5l】提出了晶体位错滑移分子动力学模型(图1．10)，位错滑移过

程主要包括位错成核、位错生长扩散和最终形成贯穿整个晶体的位错。需要特别

指出的是位错生长扩散是通过晶体内分子链180。链扭曲变形运动进行的。[52-541

由于晶体中的折叠分子链之问耦合相互作用会限制晶体在拉伸过程中的变形和

破坏。随着拉伸温度的增加i晶体结构单元的热膨胀效应加强，晶体中的分子链

运动能力会明显增强，这使得晶体内分子链180。链扭曲变形运动更加容易，从

而使得位错生长扩散变得更加容易和位错滑移也会更加均匀。当温度比较高的时

候，Crist等人【55】发现根据youngl321计算得到的屈服应力(高于口一松弛温度)比

实际得到的屈服应力大的多。他们认为此时晶体内分子链运动能力比较强，分子

链180。链扭曲变形变得比较容易，相对于低温下位错成核时出现一个博格斯矢

量b的位错，高温下出现b／2就可以形成位错成核。

10
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第l章绪论

图1．10位错滑移分子动力学模型。 (a)位错成核。 (b)位错生长扩散。 (c)形成贯穿

整个晶体的位错。【5l】

S69u61a等人【56】还建立了半定量动力学方程来描述位错生长扩散过程(图

1．11)。当塑性变形速率(叠)与位错扩散速率相匹配的时候，塑性变形速率(0)

可以由公式0=pb％给出，其中P为位错密度，b为博格斯矢量(沿着分子链C

轴方向)，％为位错扩散速度(圪是由沿着C轴方向分子链180。扭曲变形成核

速率控制，温度对其影响很大)。圪可以由公式％=avt给出，其中a为晶格在a

轴方向上的长度，v。为沿着c轴方向分子链180。扭曲变形激活频率。V。可以由

晶体松弛频率(Ve)估算得到，这是因为晶体松弛频率与沿着C轴方向分子链

180。扭曲变形活化过程密切相关【52‘53，571。这样V．可以由公式

K z屹=voexp(-E／R73给出，其中E为晶体松弛活化能，％为松弛频率常数，

它与晶体厚度有着密切的相关性【581。位错密度P可以由公式p=n／t／Llo给出，

其中n为沿着分子链方向上单位长度单位时间内产生的180。扭曲变形数量，，

为片晶厚度，t为位错从片晶边缘扩散通过整个片晶侧向宽度∞所用时间

(f=co／圪)，L为片晶横向宽度。那么单位体积内产生的最大位错数量即可以由

产生位错单元个数Ⅳ和晶体松弛频y。乘积给出，即n=U×N给出(Ⅳ=L／b)，

其中b为晶格沿着b轴方向上的宽度。从而塑性变形速率(童)可以由公式

叠=6／byo exp(-E／RT)给出，从公式可以看到，当晶体的厚度一定的时候，其松

弛频率常数％就一定，晶格沿着b轴方向的宽度b以及博格斯矢量b也均为常数，
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那么位错扩散速率与位错活化能就有着密切的相关性(由拉伸温度决定)。因此

当拉伸温度比较高的时候，位错扩散速率比较大，此时位错扩散速率与塑性变形

速率更容易相匹配，也比较容易发生均匀塑性形变。半晶高分子材料发生均匀形

变是由拉伸速率与拉伸温度共同决定。

图1．1l晶体位错滑移分子动力学模型，图中两个箭头之间对应一个博格斯矢量b。【56】

最近Spieckermann等人【59-60】通过同步辐射WAXS研究了．165 oC～180 oC

范围内聚丙烯在不同温度下退火时拉伸诱导的位错稳定性。他们的实验过程如下：

(i)首先对样品施加一定拉伸比，使其产生大量的位错； (ii)然后用液氮脆冷

样品来冻结产生的位错； (iii)接着对样品进行升温(每个温度点下会对拉伸样

进行600 S退火处理)； (iV)最后利用WAXS检测不同温度下退火后的样品，

得到晶粒尺寸以及位错密度随退火温度变化曲线(图1．12)。当温度低于位于玻

璃化转变温度(￡)，位错密度随着退火温度升高保持微弱的下降趋势，晶粒尺

寸也几乎不变。这是因为在较低的退火温度下，分子链运动能力弱，晶粒间或晶

粒内缺陷不会因为分子链松弛而消失(在退火过程中，晶体中存在的位错不会扩

散至晶体表面发生消失而造成位错密度下降)。当退火温度位于L～乙(口．松弛。 一

温度)范围内，位错密度随着退火温度升高而有一定下降，但是晶粒尺寸变化不

大。这是此温度区间内分子链运动能力有一定增强，晶粒中部分位错会扩散至晶

体表面发生消失而造成位错密度下降，但是分子链运动能力增强并不足以使晶粒

间存在的位错发生松弛而消灭。当退火温度高于L，晶粒尺寸随着退火温度升高

而不断增大，而且位错密度会保持明显下降的趋势。这是因为此时分子链运动能

力比较强，晶粒间以及晶粒内存在的位错会比较容易发生扩散而消失。
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图1．12位错密度随退火温度变化曲线(红色实线对应位错密度，蓝色曲线对应样品动态热

机械分析曲线(DMA))，其中蓝色方块为位错稳定性变化示意图。【59】

一般来说温度在半晶高分子材料变形过程中起到了非常重要的作用，这是因

为随着温度升高，晶体结构单元热膨胀效应越来越强，片晶中折叠链相互之间限

制作用会明显减弱，这有利于晶体中分子链运动能力的增强，而且温度升高也会

减弱无定形区缠结的分子链对晶体变形的限制能力。无定形区缠结的分子链对晶

体变形的限制能力减弱以及晶体中的分子链运动能力增加必然会使链滑移或是

晶体剪切滑移变得更加容易。[61-64]Kajiyama等人【62】给出了不同温度下半晶性高

分子材料主要的松弛机理(图1．13)。％(∥一松弛温度)附近，会发片晶间剪切

滑移；L(口．．松弛温度)附近，片晶镶嵌块对外场响应比较的敏感，倾向于沿
一1

‘

着片晶镶嵌块间破碎成比较小的晶粒，而镶嵌块没有发生明显的变形；乙。(aⅡ

．松弛温度)附近，此时温度比较高，晶体滑移面上分子链运动能力相差不大，在

外场作用下发生晶面滑移程度相差很小，因此主要发生晶体均匀剪切形变。

hmelhu-e．．twstal

a州OU$——————．1}
regton

012

2．ere-relaxation：圈／，必叛万q2
iamellarc_!型-J””Ct I·relaxation”mechanism。——————卜t 。

＼压巫歹012
＼+．-Q2．nlIutio．-一mMhankm

图1．13半晶高分子材料主要的松弛机理。162]
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第1章绪论

Schneider[21】通过同步辐射散射技术研究了不同温度下半晶高分子材料结构

演化过程，并且给出了不同温度下结构演化示意图(图1．14)。在拉伸的初期，

片晶倾向于沿着拉伸方向排列取向(b)。在屈服点附近，由于片晶问架桥分子链

附近局部应力集中比较强，片晶在应力作用下会破碎为更小的晶块(c)。温度比

较高的情况下，由于晶体结构单元热膨胀效应增强，分子链180。扭曲变形能力

152,55]或是晶体折叠分子链沿着分子链c轴方向上的伸展．扩散运动能力大大增强，

【4，65】这使得晶体内折叠的分子链可能在外力作用被拉出晶体形成伸直的分子链

(d)。在拉伸后期，这些相互平行排列的伸直链会重结晶生成伸直链晶体[66-67】。

温度比较低的情况下，此时主要是机械应力占主导作用，晶体在应力强制拉伸诱

导破碎的过程中产生了更多无归排列的分子链(f)。在拉伸的后期，这些无规排

列的伸展分子链由于温度比较低难以重结晶形成伸直链晶体以及伴随着更多的

晶体破碎成更小的晶粒，造成结晶度的继续减小(g)。

参_≯_谚
图1．14不同温度下结构演化示意图。【21】

d

-

f

晶体折叠分子链沿着分子链c轴方向上的伸展．扩散运动一般认为是通过分

子链180。扭曲变形进行的。【68】核磁共振技术(NMR)测定的其频率由低温下比

较低的值增加至口．松弛温度(疋)附近大约10000／s。165]这种分子链沿着C轴

方向上的伸展．扩散运动速率在疋附近明显增强的现象说明了在较高温度下分子

链运动能力会明显增强，从而对半晶高分子材料拉伸过程中的结构演化机理有着

非常重要的影嗬。基于疋以上分子链运动能力明显增强这一前提，Hu等人总结

和讨论了半晶高分子材料在兄以上具有非常大的可拉伸性的原因以及结构演化

机理(图1．15)。169J当拉伸温度超过L，由于晶体折叠分子链沿着分子链c轴方

向上的伸展．扩散运动能力大大增强，部分分子链可能被从晶体中拉出(如图1．15

14
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中箭头所示)形成沿着拉伸方向取向排列的伸直链。这部分伸直链可以充当晶体

继续剪切滑移破坏的架桥，从而使其在拉伸作用下发生很大的塑性形变(对应很

好的可拉伸性)。而当温度比较低的时候，晶体折叠分子链沿着分子链C轴方向

上的伸展．扩散运动能力非常弱，在应力作用下分子链难以被从晶体中拉出，也

就使得晶体塑性形变程度比较小，对应比较差的可拉伸性。

5 10

图1．15低温和高温下半晶高分子材料具有很差和很好的可拉伸性时的结构演化示意图。【69】

Miyoshi等人【70】通过13c．13C标记双量子核磁共振(DQ-NMR)检测手段研

究了100 oC下等规聚丙烯(iPP)在单轴拉伸条件下结构演化过程并且第一次直

接证明了当拉伸比比较大时会发生折叠链向伸直链转化(图1．16)。利用”C对

部分子链进行标记(标记．CH3基团中的C原子)，通过DQ-NMR检测手段可以

测定一条链内两个13C耦极相互作用以及两条相邻链两个13C耦极相互作用。【71。

74]两个13C之间的耦极相互作用与分子链之间的间距有密切的关系，而在拉伸过

程中，分子链间距离会发生改变，．从而影响两个13C之间的耦极相互作用，基于

这个原因，DQ-NMR检测手段可以被用来研究半晶性高分子材料拉伸过程中的

结构演化。无定形区分子链松散排列的结构，使得其分子链运动能力比较强，而

晶区中折叠的分子链之间耦合相互作用比较大，因此晶体中分子链运动能力要弱

的多。随着温度升高，热激发作用会明显减弱晶体中分子链间相互限制作用，从

而使得分子链沿着C轴方向伸展一扩散运动变得更加容易，这就使得无定形区(或

15
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是熔体)与晶体之间热力学差异缩小，从而有利于应力诱导熔融一重结晶的发生。

111,46,75]Sadler等人【49】利用SANS检测手段研究了不同温度下半晶高分子材料拉

伸时结构演化过程。他们发现当温度高于疋，分子链拉伸比变得非常小，且拉伸

温度越高，分子链拉伸比也越小：但是当温度比较低的时候，分子链拉伸比与宏

观拉伸比相差不大，这说明了低温下并没有发生应力诱导熔融，而温度越高越有

利于应力诱导熔融(详细阐述分子链拉伸比与宏观拉伸比关系和应力诱导熔融之

间联系见本章1．2．5应力诱导熔融一重结晶)。

(a)

O 5 10 15 20

strain

图1．16(a)无定形分子链。 (b)折叠链分子链。 (c)伸直链晶体。其中蓝色的线和红色

的点分别表示13C标记的分子链以及13C标记的原子。 (d)13C标记的样品拉伸时的力学

曲线。拉伸温度为100 oC。【70】

1．4高性能纤维和薄膜研究进展

1．4．1超高分子量聚乙烯纤维研究进展

超高分子量聚乙烯初始纤维主要是由松散排列的折叠链片晶、无定形以及微

孔组成的，但是超高分子量聚乙烯纤维主要是由沿着分子链c轴方向高度取向排

列的微纤或者伸直链晶体组成的。125，76蜥】Ohta等人【79'84】认为沿着分子链c轴方

向高度取向排列的微纤或者伸直链晶体决定了超高分子量聚乙烯纤维具有超高
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强度和超高模量等优异的力学性能。最近Strawhecker等人【78】利用原子力显微镜

(AFM)沿着径向方向对超高分子量聚乙烯纤维表面形态结构进行了扫描观测。

他们给出了超高分子量聚乙烯纤维形态结构示意图(图1．17)。超高分子量聚乙

烯纤维是由很多束微纤组成的宏观纤维状晶体结构组成的，其中微纤是由沿着分

子链方向取向排列的伸直链晶(i)和沿着其表面生长的片晶组成的(片晶沿着纤

维轴方向高度取向排列)。这其中部分微纤形成的堆砌结构比较致密(ii)，另

一部分微纤形成的堆砌结构相对松散(iii)，此外微纤之间存在少量微孔(iv)

以及把微纤紧密地连接一起的架桥分子链(v)。

ii．Interlocking kebabs i；1．Standalone kebabs

图1．17超高分子量聚乙烯纤维形态结构示意图。178]

Tian等人1971禾U用SAXS技术研究了萃取溶剂之后的超高分子量聚乙烯初始

纤维热拉伸时的结构演化过程。他们发现shish—kebab结构的形成是由于拉伸诱

导原始片晶破碎．重排造成的(图1．18)。在zone I内，片晶倾向于沿着拉伸方向

取向排列，原先存在的一些微孔在拉伸作用下也会沿着拉伸方向取向排列。在

zoneII内，随着拉伸进行片晶会沿着拉伸方向进一步取向排列以及部分晶体会发

生旋转和倾斜。在zoneIII内，由于拉伸温度(80 oC)比较高，分子链运动能力

比较强，部分微孔随着拉伸进行而消失，应力诱导原始片晶发生破碎，而破碎的

晶体会沿着拉伸方向重排为新的取向排列结构，并且部分折叠链会被从晶体中拉

出形成伸直链晶，从而形成了shish．kebab结构。在此工作基础上，他们还利用

SAXS、WAXS以及拉曼(RalTlan)光谱等检测手段研究了超高分子量聚乙烯在

超倍热拉伸过程中shish．kebab结构向纤维晶结构(伸直链晶体)转化机理。122]

他们发现随着拉伸比的增大，Raman光谱上分子链trans构象峰强度在不断增强

(折叠链中主要是guache构象)，从而证明了随着拉伸的进行折叠链片晶逐渐向

纤维晶结构(伸直链晶)转化。Litvinov等人【88】认为经过热拉伸至一定拉伸比的

超高分子量聚乙烯初始纤维形态结构是由很多束微纤和内含一定缺陷的伸直链
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晶体组成的。他们认为提高拉伸温度有利减少局部应力集中，而这会使得折叠链

片晶向微纤转化更加容易以及减少微纤在拉伸过程断裂的现象，最终有利于提高

超高分子量聚乙烯的力学性能。Pennings等人【89】建立了半定量化公式来描述

shish．kebab内的折叠链片晶转变为伸直链晶的过程，并且认为在较大拉伸比下，

主要发生了伸直链晶之间的相互滑移。

oh州‰一 ●h蒯沁¨ o

图1．18萃取溶剂之后的超高分子量聚乙烯初始纤维热拉伸时的结构演化示意图。【87】

1．4．2高性能薄膜研究进展

研究后拉伸过程中结构演化对于获得均匀的微观结构(如均匀的取向排列片

晶结构、高空隙率、较大孔尺寸以及较窄的孔径分布)与较高力学性能平衡的高

性能薄膜具有非常重要的意义。Li等人【90】通过电子显微镜(SEM)以及SAXS、

WAXS等检测手段研究了高密度聚乙烯(肋PE)微孔膜在不同温度下拉伸时的
结构演化机理(图1．19)。他们发现冷拉伸应变为17％---60％，拉伸温度为25 oC-60

oC是冷拉伸加工最佳窗口。当冷拉伸比为17％、一60％，取向片晶簇发生分离形成

微孔，而当拉伸比较大时就会发生片晶破碎，不利于成孔。当拉伸温度温度高于

疋时，在应力作用下，晶体中折叠链会被从晶体中拉出形成纤维晶，不利于片晶

簇分离，从而抑制成孔。Lin等人191】结合原位超快SAXS和WAXS检测手段研

究了取向聚丙烯薄膜在宽温度范围内拉伸时的结构演化过程并且建立了拉伸温

度一应变一不同形态结构的三维相图。Lei等人【1 7】发现聚丙烯预制膜中含有一定低

分子量组分和高分子组分树脂有利于制备微孔结构更均匀的微孔膜。他们认为低

分子量组分有利于形成更厚的取向片晶簇，其在冷拉伸下更容易发生片晶簇分离

成孔，而高分子量组分有利于形成片晶簇间架桥结构，从而稳定形成的微孔。
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图1．19取向HDPE预制膜在25。C下冷拉伸时结构演化过程(A—D)。更高温度下拉伸

(E)。热定型(F)。[9H

1．5本论文的研究内容与意义

高性能纤维(如超高分子量聚乙烯纤维)和高性能薄膜(如微孔膜)一般都

是半晶高分子材料，在制备过程中都需要经历后拉伸处理过程，而不同的加工参

数(如拉伸温度、拉伸应变和拉伸速率等)对制品的形态结构和最终性能具有非

常复杂的影响，因此想要产品性能和真正做到对实际加工过程进行指导，就必须

深刻理解其后拉伸过程中拉伸诱导晶体形态结构演化机理。拉伸温度和拉伸比在

高性能高分子材料后拉伸处理过程中是非常重要的两个加工参数，怎样确定合适

的加工温度和拉伸应变对于获得所需微观结构(如串晶、微纤、均匀的取向排列

片晶并包含高空隙率、较大孔尺寸以及较窄的孑L径分布的结构等)与较高力学性

能平衡的高性能材料具有非常重要的意义。要想选择合适的加工温度和拉伸应变

窗VI，就必须对二维温度一应变空间内半晶高分子材料拉伸诱导晶体形态结构演

化机理有比较清晰和深刻的认识。半晶高分子材料拉伸诱导晶体形态结构演化其

实是一种非平衡过程，该过程是由应力场和温度场耦合作用决定的，并且应力场

或温度场都可能在某些条件下占主导作用。由于在宽温度一应变空间内很少有研

究人员进行系统的研究，应力场和温度场耦合作用机理还远远没有得到充分的理

解。

本论文主要包括如下几个方面研究内容：
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(1)利用原位同步辐射WAXS系统研究了萃取溶剂之后的超高分子量聚乙

烯初始纤维在25 oC～130 oC范围内拉伸时的结构演化过程。试图建立半定量化

公式描述不同温度下拉伸过程中结晶度下降与晶体尺寸减小之间联系，试图解释

拉伸诱导结构演化过程中拉伸外场与温度场之间耦合作用机理以及建立二维温

度．应变空间内超高分子量聚乙烯纤维加工相图。

(2)利用原位同步辐射WAXS技术系统研究了25 oC下不同应变速率下萃

取溶剂之后的超高分子量聚乙烯初始纤维拉伸时的结构演化过程。试图在第一部

分工作基础上，揭示应变速率对结构演化影响机制。

(3)利用原位同步辐射SAXS和WAXS研究了25 oC～1100C范围内聚乙烯

油膜拉伸过程中的拉伸诱导结构演化规律。试图获得聚乙烯油膜在二维温度．应

变范围内的形态相图。

(4)利用原位同步辐射SAXS和WAXS技术研究了90 oC下经不同纵向应

变拉伸后的聚乙烯油膜横向拉伸过程中的结构演化规律。试图获得二维纵向．横

向应变空间内聚乙烯油膜形态相图，加强理解纵向应变和横向应变耦合关系对薄

膜最终形态结构的影响。

基于上述研究工作，本论文的研究意义如下：

(1)首次建立了半定量公式来描述拉伸过程中结晶度下降和晶粒尺寸减小

之间的关系，该公式揭示了拉仲诱导结构演化本质上是由温度升高造成的内部结

构分子链运动能力变化与外场驱动力耦合作用决定的。并且建立了超高分子量聚

乙烯纤维在二维温度．应变空间的加工相图。该工作可以帮助加深理解应力场与

温度场之问的耦合作用对半晶高分子结构演化和非线性力学行为的影响以及为

超高分子量聚乙烯纤维加工参数窗口选择提供技术路线。

(2)首次把描述拉伸过程中结晶度下降和晶粒尺寸减小之间的关系的半定

量化公式用于理解不同应变速率对超高分子量聚乙烯纤维变形行为的影响，这为

发展半晶高分子材料拉伸变形理论提供新思路。

(3)建立了二维温度．应变空间聚乙烯油膜形态相图。该相图可以直观的看

到聚乙烯油膜不同形态结构所对应的温度一应变窗口，从而可以帮助理解拉伸外

场与温度场之间的耦合作用对薄膜最终形态结构的影响以及为获取具有不同结

构与性能的薄膜提供理论指导

(4)根据经不同纵向应变后具有不同初始结构的聚乙烯油膜在横向拉伸过

程中演化规律，提出了三种不同的横向拉伸演化机制，建立了二维纵向．横向应

变空间内聚乙烯油膜形态相图。该相图可以直观的看到聚乙烯油膜不同形态结构

所对应的纵向和横向应变窗口和帮助理解纵向与横向应变耦合作用关系对薄膜

最终形态结构的影响。
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2．1引言

超高分子量聚乙烯纤维，由于具有优异的力学性能、自润滑性、耐低温性、

生物相容性，因此在很多的领域得到了广泛的应用。[1-3]冻胶纺丝作为一种被广

泛应用的超高分子量聚乙烯纤维制备方法，主要由如下三步加工阶段组成：(i)

双螺杆挤出超高分子量聚乙烯溶液；(ii)经冷却过程形成冻胶丝以及冻胶丝溶剂

萃取或是蒸发；(iii)在高温下后热拉伸或是超倍拉伸初始纤维。【4．5】一般来说在

超高分子量聚乙烯纤维第三步加工阶段之前，初始纤维主要是由松散排列的折叠

链片晶、无定形以及微孔组成的，但是最终的高性能超高分子量聚乙烯纤维主要

是由沿着分子链c轴方向高度取向排列的微纤或者伸直链晶体组成的。[6-HI因此，

研究超高分子量聚乙烯初始纤维中折叠链片晶向微纤或者伸直链晶体转化机理，

对于超高分子量聚乙烯纤维加工制备具有重要的意义。112-141事实上，拉伸诱导晶

体形态结构转化机理不仅在制备高性能纤维和薄膜加工领域是一个具有挑战性

和尚未完全理解的科学问题，而且也是研究半晶高分子材料非线性力学行为过程

中的一个核心问题。115-161拉伸诱导半晶高分子材料晶体形态结构演化其实是一

种非平衡过程，该过程是由应力场和温度场耦合作用决定的，并且应力场或温度

场都可能在某些条件下占主导作用。由于超高分子量聚乙烯初始纤维拉伸变形机

理在宽温度．应变空间内很少有研究人员进行系统的研究，因此拉伸诱导初始纤

维形态结构演化过程中应力场和温度场耦合作用机理还没有得到充分的理解。

萃取溶剂之后的超高分子量聚乙烯初始纤维是由微孔和无规取向排列的片

晶或是串晶(shish-kebab)结构组成的，而该结构是由加工过程中纺丝速度和收

卷速度决定的。【l刀数十年来有关超高分子量聚乙烯纤维形态结构与力学性能之

间关系的研究结果表明超高分子量聚乙烯纤维超高的力学强度和模量可能来源

于分子链沿着纤维轴方向高度取向的伸直链晶体结构。118-20l因此很多研究人员进

行了相当多的有关于热拉伸过程中伸直链晶体形成机理的研究。Tian等人lIl】研

究报道了萃取溶剂之后的超高分子量聚乙烯初始纤维在热拉伸过程中shish．

kebab结构的形成是由于拉伸诱导原始片晶破碎．重排造成的。Hashimoto等人18I

利用透射电子显微镜(n’M)观测了初始纤维热拉伸至不同拉伸比的形态结构，

并且发现了shish．kebab内的片晶中折叠分子链会通过链滑移向伸直链晶体发生

转化。结合扫描电子显微镜(SEM)和同步辐射SAxS检测手段观测了初始纤维

热拉伸至不同拉伸比的形态结构，Pennings等人161认为在中等拉伸比条件下，
27
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shish．kebab内的折叠链片晶会转变为伸直链晶结构，而在较大拉伸比下，主要发

生了伸直链晶之间相互滑移。

一般来说温度在超高分子量聚乙烯初始纤维拉伸变形过程中起到了非常重

要的作用，主要是因为随着温度升高晶体中的分子链运动能力会由于片晶结构单

元发生热膨胀而大大增强，而晶体中的分子链运动能力增强必然会使链滑移或是

晶体剪切滑移变得更加容易。[21-23JMiyoshi等人【24】通过13C_13C双量子核磁共振

(DQ—NMR)检测手段研究了100 oC下等规聚丙烯(iPP)在单轴拉伸条件下的

结构演化过程并且第一次直接证明了拉伸过程中当拉伸比比较大时会发生折叠

链向伸直链转化。该研究成果很好的揭示了晶体的d松弛行为对于半晶高分子材

料较大可拉伸变形性具有很重要的影响(晶体的口松弛一般位于100 oC附近)。

Kajiyama等人【25】认为拉伸条件下晶体倾向于在％．松弛温度附近(瓦)破碎为较

小的晶块，而在高于口。．松弛温度(疋．．)条件下，拉伸会诱导晶体破碎为较大的

晶块。Men等人【26】的研究结果阐明了晶体存在两种口．松弛的事实(％．松弛和口。

．松弛)，其中在％．松弛温度附近晶体会发生片晶镶嵌块问滑移，而在口1l-松弛温

度附近，由于片晶．无定形之间分子链伸展．扩散运动能力大大增强，晶体中折叠

链可能被从晶体中拉出形成伸直链。Ohta等人[22]以及Matsuo等人127]的研究结果

也可以得到相似的结论。温度升高有利予增强晶体滑移面内的分子链运动能力和

减弱无定形区缠结的分子链对晶体变形的限制能力，而这必然会促进晶体滑移和

链滑移的发生。128-29]根据Litvinov等人【30】的研究结果，超高分子量聚乙烯初始纤

维经一定拉伸后形态结构是由微纤和内含一定缺陷的伸直链晶体组成的。他们认

为升高拉伸温度有利于均匀变形和减少局部应力集中，而这会极大的促进折叠链

片晶向微纤转化以及减少微纤在拉伸过程断裂的现象。升高温度会使得无定形区

和晶区热力学差异大大缩小。一般来说相对于无定形区分子链松散排列的结构，

晶区中折叠的分子链之间耦合相互作用更大，这种耦合相互作用会限制晶体在拉

伸过程中的变形和破坏。随着拉伸温度的增加，晶体结构单元的热膨胀效应会加

强，晶体中的分子链运动能力会明显增强，这就会使得晶体中的分子链与无定形

区中的分子链运动能力差距缩小，1281而这一结果会有利于无定形区分子链重新

排入晶格，从而可能使得获得的纤维结晶度和力学性能增加。目前晶体滑移机理

己经被广泛地用于解释折叠链片晶在拉伸过程中向微纤或是伸直链晶体转化现

象以及拉伸过程中的非线性力学行为(如屈服、应力软化、应力硬化)。时至今

日，即使细滑移模型、粗滑移模型以及熔融．重结晶模型得到了广泛的讨论，然而

在更宽的温度．应变空间内，不同拉伸温度下晶体滑移有什么不同之处仍然没有

23
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明确的定论。131-33】

在本章中，结合原位同步辐射WAXS和实验室自制的伸展流变仪，对萃取

溶剂之后的超高分子量聚乙烯初始纤维在不同拉伸温度下拉伸时的结构演化过

程进行了系统的研究。实验结果表明拉伸过程中初始纤维的结构演化规律和力学

行为特点可以被分为四个温度区域，其温度划分点分别对应于％．松弛温度(L)，

％-松弛温度(‰)以及初始熔融温度(to．姒)。有意思的是这种温度区间划分

与动态机械分析(DMA)结果给出的分子链运动能力与温度依耐性符合的很好，

这表明了拉伸过程中高分子材料的力学行为和结构演化是由材料在不同温度下

本征动力学结构特点和外场耦合作用决定的。

2．2实验部分

2．2．1原料和样品制备

超高分子量聚乙烯粉末，重均分子量(Mw=4000 kg／m01)和数均分子量

(M。=690 kg／mo!)，由中国科学院宁波材料技术与工程研究所提供(由北京东方

石油化工有限公司生产)。初始纤维生产流程如下：首先质量分数为5％的超高分

子量聚乙烯粉末(添加质量分数为0．5％的抗氧剂)和白油混合物在双螺杆中充

分溶解形成半稀溶液。在270 0C下，半稀溶液经双螺挤出机(型号为TSE．35)

挤出，然后进入冷却水槽进行冷却(其中喷丝板上孔的直径为0．1 mm)形成冻

胶丝。喷丝速度和收卷速度均为1 m／min。接下来利用超声萃取装置萃取冻胶丝

中的白油溶剂，其中萃取剂为正己烷，萃取温度为30 oC。萃取过后的初始纤维

立即放置于真空干燥箱中进行干燥处理(干燥温度为450C)，干燥过程中为了防

止纤维收缩，利用夹具对纤维两端进行了固定处理。

2．2．2实验仪器

图2．1为实验室自制的双辊伸展流变仪示意图，它的设计类似于Sentmanat

伸展流变仪。134-381该装置可以对样品施加恒定Hencky应变速率，并且得到工程

应力-应变曲线。其中Hencky应变的定义如下：由于样品两端分别被夹具固定在

两个辊轴上，因此样品被拉伸部分的长度(厶)等于两个轴的间距。样品的拉伸

是由电机带动两个辊轴向相反的方向运动而施加的。在拉伸过程中样品被拉伸部

分长度(厶)保持恒定。当电机转动速率保持恒定时，Hencky应变可以通过样
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品被拉伸距离(AL)与样品被拉伸部分长度(厶)之间的比值得到，即Hencky

应变为占=址／厶=2vt／Lo。而恒定的Hencky应变速率为毒=e／t=2v／Lo。

2．2．3样品表征

一上一一
7

G’、

。 o

。、“

o旦
～一

图2．1双辊伸展流变仪示意图

1残余溶剂含量测定

热失重分析仪(TGA Q5000)被用于测定初始纤维残余溶剂含量。其测试

过程如下：首先用滤纸小心的擦拭干净冻胶丝表面的溶剂，然后放置于超声萃取

仪中进行溶剂萃取，其中萃取剂为正己烷，萃取温度为30 oc，每次萃取时间为

15 min，总计萃取2次。萃取后的初始纤维被立即放置于真空干燥箱进行干燥处

理，直至萃取纤维质量不发生改变，其中干燥温度为45 oC。为了减少实验误差，

我们一共进行了两次萃取和干燥实验。如图2．2所示，残余溶剂的质量分数为3％。

这说明了经萃取处理后的初始纤维中残余溶剂含量很低，残余溶剂对初始纤维拉

伸过程影响可以忽略不计。

图2．2冻胶丝和萃取丝热失重曲线，升温速率为10 oC／min。

2初始纤维表面形貌表征
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为了更好的理解萃取溶剂之后的初始纤维表面形态结构，我们利用SEM对

其进行了表征(图2．3)。如图2．3(b)所示，初始纤维表面是由均匀分布的片晶

簇组成的，其中片晶几乎是无规的取向排列而且排列的非常松散。如图2．3(d)

所示，初始纤维断面中大量微孔均匀分散在堆叠的片晶间。需要特别指出的是，

我们所使用的初始纤维并不是具有超高强度和模量的超高分子量聚乙烯纤维，其

拉伸强度和模量相对较低。利用正己烷萃取冻胶丝来获得所需要的初始纤维过程

中，原先存在于冻胶丝中的溶剂被大量微孔所代替。因此这种大量微孔均匀分布

在低取向排列的片晶间形成的结构，在拉伸过程中可以被拉伸至很大应变。

图2．3萃取溶剂之后的初始纤维表面以及断面SEM图

3动态热机械分析(DMA)和差示扫描量热法(DSC)表征

DMA测试实验是利用DMA Q800进行的。样品(一束包含70根平均直径

为190lam的初始纤维)在DMA表征中从一400C被加热至到1200C，升温速率为

3 oC／min，频率固定为1 Hz。DSC测试实验是利用DSC Q2000进行的，其中仪

器的温度和熔融焓利用高纯度铟进行了校正，升温速率为lO oC／min。实验结果

如图2．4所示。

如图2．4(a)所示，三种不同的热激发过程可以在DMA曲线上被明显的区

分开来，它们分别对应于损耗模量(G。)曲线上升起点的∥．松弛，G。曲线峰顶

位置的a。一松弛(大约5l。C)以及G。曲线转折点附近的％一松弛(大约80。C)。

125-26]从图2．4(b)中的DSC曲线上可以得到初始纤维的初始熔融温度(乙=115

。c)和熔融峰温度(‰=138。c)。因此整个温度空间可以被划分为四个区间，

分别为温度区间I(％<丁<％)、温度区间II(‘<丁<‰)、温度区间III
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(乙<T<‰)和温度区间IV(T>乙)。一般来说， G’曲线主要是由晶区

的性质决定的(如结晶度、片晶厚度、晶体中分子链运动能力等)，而G。曲线主

要由无定形区中分子链运动能力决定，但是也受晶区和无定形区之间相互耦合作

用影响，这是因为晶体在无定形区中起到物理交联点作用，对无定形区分子链会

施加限制作用。1394l】总而言之，DMA曲线可以提供温度对无定形区和晶区中分

子链运动能力影响的线索，而这有利于更加深入理解温度对超高分子量聚乙烯初

始纤维拉伸时形态结构演化和力学行为的影响。

图2．4(a)储能模量(G’)、耗散模量(G。)和耗散因子(tan8)曲线。(b)DSC曲

线。

4 WAXS研究退火对初始纤维结构影响

利用原位眦S研究了100 oC～130 oC范围内样品在加热15 min过程中，

退火对初始纤维结构的影响。选用的X射线光源(10s，Incoatec)为铜靶，并且

X射线集中在很小的范围内(45 KV，650 mA)。X射线波长为O．154 nm，曝光

时间为50 S，读图时间为80 s(每幅图对应130 s采集时间)。二维宽角散射图

(2D WAXS)是由Mar345探测器采集(图大小为3092像素点×3092像素点和

像素点尺寸为1501tm)。探测器到样品距离为206．8 mm。FIT2D软件被用于分析

2D WAXS图和扣除空气背底。

图2．5(a)给出了1000C下样品在15 min加热过程中获得的2D WAxS图。

可以看到2DWAXS图随退火温度增加并没有发生明显变化。从图2．5(b)中可

以区分(200)和(110)晶面衍射信号，晶面信号强度随着退火时间增加而不断

的下降，而且还可以看到(200)和(110)晶面对应峰位随退火时间增加而不断

向左移动。从图2．5(c)中可以看到初始位于子午线方向上的很宽峰随着退火时

间增加呈现不断展宽的趋势，而峰的强度呈现不断下降的趋势。如图2．5(d)所

示，1000(2和1 100c下样品结晶度(Xc)在15 min退火过程中，随着退火时间

增加几乎保持不变，而当温度高于115 oC，结晶度随着退火时间增加呈现下降的

趋势。此外还可以看到，经15 min退火处理的样品残余结晶度随着退火温度升
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高而明显下降。图2．5(e)给出了在15 min退火过程中，垂直于(200)晶面方

向上晶粒尺寸(厶∞)(晶粒尺寸是根据Scherrer公式计算得到的，详细的计算方

法见本章2．2．5数据处理方法)随退火时间增加演化规律。可以发现当退火温度

低于115 oC，随着退火时间增加，晶粒尺寸只有微弱的增加，而当退火温度高于

l 15 oC时，随着退火时间增加，晶粒尺寸会明显增加。

图2．5(a)100 oc下样品在15 min加热过程中获得的2D WAXS图，纤维轴方向为水平方

向，水平向右的箭头方向对应退火时间增加的方向。 (b)和(c)分别为100 oC下不同的

退火时间对应的2D WAXS图一维积分曲线和(200)晶面一维方位角积分曲线。(d)和

(e)分别为100 oc～130 oC范围内样品结晶度和晶粒尺寸随退火时间增加的演化规律。

2．2．4原位同步辐射WAXS拉伸实验

结合原位同步辐射WAXS和应力．应变曲线系统研究了不同温度下初始纤维

拉伸时的结构演化规律。实验过程中会不断向伸展流变仪样品腔中通入氮气，从

而使温度的波动保持在±0．5 oC范围内。当样品腔温度达到设定的拉伸温度后，

通过夹具固定在辊轴上的样品会被放入样品腔，经过15 min稳定再对其进行原

位拉伸实验以及2DWAXS图采集，其中应变速率保持为1 S～。样品会在不同温

度下拉伸至断裂，温度范围为25 oC～1300C。原位WAXS实验是在上海同步辐射

光源BLl681线站进行的。x射线波长为0．124 nm，曝光时间为90 ms，读图时

间为10 ms(每幅图对应100 ms)。2D WAXS图是利用Pilatus 300K探测器采集
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的(图大小为2048像素点x2048像素点以及像素点尺寸为172 I_trn)，样品到探

测器距离为1 14．8 mm。FIT2D软件被用于处理2D WAXS图和扣除空气背底。

2．2．5数据处理方法

通过拟合2D WAXS图得到的一维积分曲线，可以计算结晶度，其定义为：

皿=二AoL+A． (2．1)J

其中4和4分别对应于拟合曲线晶体峰总面积和无定形峰总面积。

晶粒尺寸(L200)可以根据Scherrer公式计算，f43‘45】计算公式如下：

k丽5霜7．3k2忑 @2)

其中L2。。为垂直于(200)晶面方向上平均晶粒大小，k为Scherrer公式修正

因子，A为X射线波长，垦∞为(200)晶面一维积分曲线半峰宽，6为仪器展宽

因子以及2曰为(200)晶面衍射峰对应衍射角。

在应力条件下晶体会发生应力畸变，因此计算拉伸过程中的晶粒尺寸变化需

要扣除晶格畸变影响。我们采用Gaussian近似法计算拉伸过程中的晶粒尺寸变

化规律，其具体计算方法如下：

首先需要扣除仪器展宽：∥：石雨而 (2．3)

其中B为实验获得的一维积分曲线半峰宽，b(≈0．22665。)为仪器展宽因

子。

Gaussian近似法计算晶粒尺寸公式如下：【46】

序=百1+掣 叫，

其中屈为扣除仪器展宽因子之后的半峰宽，厶∞为扣除仪器展宽因子和晶格

畸变后的晶粒尺寸，(g；)为晶体尺寸在应力条件下发生畸变后的均方差，乩为

未拉伸样品的晶面间距。
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为了简化Gaussian近似法计算方法，我们借鉴了Stroke和Wilson的工作，

采用如下公式进行简化计算：

(0．64(耐／d)l (2．5)

其中△d为拉伸过程中晶面间距变化微分值，d为未拉伸样品的晶面间距。

2．3实验结果

2．3．1不同温度下的力学性能

图2．6(a)为600C下得到的工程应力．应变曲线，这里以60 oC下的力学曲

线为例进行介绍。它可以被划分为三个变形区域：线性弹性区、应变软化区或者

塑性变形区以及应力硬化区，其中分割点分别对应于应变1．0(屈服应变￡，，)和

1．8(硬化应变“)。从图2．6(a)可以看到应力随着应变增加至占。，近似线性增

加至15．5Ⅷa(屈服应力仃。)，然后随着应变增加至毛，减小至13．0MPa(硬

化应力0"h)，并且在应力硬化区保持增加的趋势直至样品断裂。图2．6(b)总结

了不同温度下的工程应力．应变曲线。按照图2．6(a)中给出的方法从这些曲线中

分别提取了屈服点和硬化点(包括屈服应力、屈服应变以及硬化应变、硬化应力)’。

图2．6(c)和(d)分别总结了占，和仃。以及6和O"h随温度变化规律。可以看到不

同温度下的力学性能也可以被划分为四个温度区域，并且巧合的是图2．6中划分

的四个温度区间与DMA和DSC曲线划分的温度区间符合的很好。在温度区间I

中(乃<r<k)，0和q随着温度增加仅仅存在微弱的降低趋势，此时样品拉

伸断裂应变都比较小并且没有出现应力硬化现象；在温度区间II中

(瓦，<丁<k)，样品拉伸力学曲线存在应力软化和应力硬化现象，并且(占，，O-y)

和(‘，％)都随着拉伸温度增加而保持明显下降的趋势；在温度区间III中，随

着拉伸温度增加，(q，仃，)几乎保持不变而％和吒分别呈现明显增加趋势和微

弱增加趋势；在温度区间IV中(r>k)，(￡，：盯，)和(毛，％)都随着拉伸温

度增加而保持微弱下降的趋势。
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图2．6(a)60。C下得到的工程应力．应变曲线，其中第一条和第二条黑色虚线分别对应于

屈服点(◇，q)和硬化点(“，％)。 (b)25 oC～130 oC范围内不同温度下得到的工程

应力·应变曲线。(c)和(d)Oey和q以及毛和吒随温度变化曲线。

2．3．2 60 oC下单轴拉伸变形

图2．7给出60 oC下获得2D WAXS图以及对应的应力．应变曲线。接下我们

以600C下获得的实验数据为例进行介绍。从图2．7可以看到，在线性弹性区内，

2D WAXS图几乎没有发生明显的变化，而在塑性变形区，聚乙烯正交晶对应的

(200)和(110)晶面衍射信号均向赤道方向集中，并且形成了宽的衍射环和明

亮的衍射斑点叠加的信号。当应变大于岛，随着拉伸进行，(200)和(110)晶

面的衍射信号都会向赤道方向集中，并且衍射环对应的方位角也在逐渐减小。

图2．7 60。C下获得2D WAXS图以及对应的应力．应变曲线。其中每幅图左下角白色数字代

表不同的应变。红色箭头指出了(200)和(110)晶面衍射环。黑色双向箭头对应的拉伸

方向(SD)为水平方向。
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为了定量分析获得的实验数据，图2．8(a)和(b)分别给出了60 oC下拉伸

过程中2DWAXS图一维积分曲线和(200)晶面一维方位角积分曲线。从图2．8

(a)可以看到，在线性弹性区内，晶面对应的峰强度有微弱的下降，当应变大

于占∥晶面对应的强度随应变增加发生明显的下降。如图2．8(b)所示，(200)

晶面一维方位角积分曲线开始在子午线方向存在非常宽的峰，随着应变增大，而

慢慢消失，当应变大于占∥子午线上非常宽的峰几乎已经消失，随后在赤道方向

上，(200)晶面对应的峰重新出现，而且可看成两个高斯峰叠加而成。实际上，

如图2．8(c)所示，应变2．0下的(200)晶面一维方位角积分曲线可以用两个高

斯峰进行拟合，这说明了拉伸过程中晶体沿着拉伸方向取向排列并不是均匀的，

只有部分晶体沿着拉伸方向高度取向。由图2．8(c)中应变2．0下(200)晶面一

维方位角积分曲线高斯拟合结果可知，该曲线是由两个高斯峰叠加在一起形成的，

而且随着拉伸进行，这两个高斯峰的峰宽和峰强会发生不断变化，这就造成了很

难定量的计算高度取向晶体的含量(OC)。因此，我们提出一种半定量计算OC

的方法：一维方位角积分曲线方位角257。～28lO内的总强度与方位角1800～3600

内的总强度比值。

Azimutbal Amgle(degree)

图2．8(a)和(b)分别为不同应变下2D WAXS图一维积分曲线和(200)晶面一维方位

角积分曲线。 (c)应变2．0对应的(200)晶面一维方位角积分曲线高斯拟合结果。拉伸

温度为60。(2，其中红色实心三角形对应最接近0的应变。

图2．9(a)给出了60 oC下结晶度(Xc)和高取向晶体含量(OC)演化规

律。如图2．9(a)所示，在q之前，随着应变增大，结晶度几乎保持不变，当应
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变大于0，随着应变增大，结晶度由初始60％一直减小至乞处对应的42％，但

是在拉伸后期，随着拉伸应变增大，结晶度不再发生下降。为了定量分析拉伸诱

导的结构演化过程，我们定量计算了特定应变范围内结构参数变化斜率。结构参

数变化斜率反应了单位应变条件下，结构参数增加或是减小的平均值。这些变化

斜率有利于帮助我们理解结构演化规律与非线性力学行为之间的关系。在5．．和

毛之间，结晶度下降的平均斜率(k)约为-0．28／应变，与之对应的高取向晶体

含量增加的平均斜率(k)约为o．34／应变。当应变大于毛，k减小为O．12／应

变并且在断裂应变附近高取向晶体含量上升趋势变得更加明显。图2．9(b)给出

了晶粒尺寸在拉伸过程中的演化规律。如图2．9(b)所示，晶粒尺寸在线性弹性

区保持微弱的下降趋势，当应变大于￡∥晶粒尺寸保持不断下降趋势，其下降斜

率(kL)约为．4．7nm／应变。

主(
；
星
分
量
至
6
宝

兰

图2．9(a)结晶度(Xc)和高取向晶体含量(oc)演化规律。(b)晶粒尺寸(厶00)演

化规律。拉伸温度为60 oC，两条黑色虚线分别对应占。和吼。

由于初始纤维是由几乎无归取向排列的片晶组成的(图2．3)，当对其施加应

变之后，晶体会沿着拉伸方向形成取向排列的结构。因此部分晶体的散射信号可

能会超出探测检测范围，这样就难以保证结晶度下降是由晶体破坏造成，也就是

说结晶度的下降也可能是由晶体旋转取向造成的。f47】为了验证在拉伸过程中结

晶度确实发生明显的下降，我们利用DSC测定了60 oC下拉伸至不同应变的样

品的结晶度(以)，结果如图2．10和表2．1所示。DSC测定的结晶度是由样品

DSC熔融峰面积与完美晶体标准熔融焓(聚乙烯△乩约为293 J／g)比值给出的。

1481从图2．10可以看到，随着应变增大，样品熔融峰温度增大，这与图2．9中600c
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下沿着拉伸方向高取向晶体含量不断增加这一结果相符，并且可以看到熔融峰面

积保持明显下降的趋势。从表2．1中可以看到，样品结晶度由初始的75．2％明显

减小为应变2．0下的56．4％(结晶度下降大约19％)。在相同的应变范围内，如图

2．9(a)所示，利用WAXS实验结果计算的结晶度由初始59．8％下降至应变2．0

下的42．0％(结晶度下降大约18％)。因此，我们认为拉伸过程中结晶度下降主

要是由于晶体破坏造成的。

图2．10 60 oc下拉伸至不同应变的样品DSC曲线，升温的速率为10 oC／min。

表2．1利用DSC测定的60。C下拉伸至不同应变的样品结晶度(以)

2．3．3不同温度下的拉伸过程

图2．1l给出了25 oC、600C、1000C和130 oC下拉伸时获得的2DWAXS图。

在线性弹性区内，所有温度下2D WAXS图均没有明显的变化，但是当应变大于

占一温度越高越有利于(200)和(110)晶面衍射信号在赤道线方向集中。当应

变大于幺，loooC和130 oC下(200)和(110)晶面衍射斑点主要在赤道线方向

上集中，而较低温度下，会形成宽的衍射环和明亮的衍射斑点叠加的信号。类似

于60 oC下的实验结果，25 oC下(200)晶面一维方位角积分曲线可以看成由两

个高斯峰叠加形成的，但是100 oC和130oC下的(200)晶面一维方位角积分曲
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线几乎可以用一个高斯峰进行拟合。上面实验结果说明了拉伸温度较高有利于材

料均匀变形和结构转变。为了防止赘述，这里省略了其他温度下获得的2DWAXS

图以及相应的一维积分曲线。接下的实验结果是其他温度下的实验数据按照

600c下的处理方法得到的

图2．11 25 oC、60 oC、100 oC和130 oC下拉伸时获得的2D WAXS图。拉伸方向(SD)为

水平方向。竖直轴对应于拉伸温度增加方向，水平轴对应于应变增加方向。红色数字分别

对应于最接近0，毛和勺的应变。

2．3．4不同温度区间内的结构演化

为了阐明温度对萃取溶剂之后的超高分子量聚乙烯初始纤维拉伸行为和结

构演化的影响，我们定量计算了其他所有温度下结晶度随拉伸进行的演化规律，

结果如图2．12所示。可以看到不同温度区间下，结晶度的演化规律非常类似，而

不同温度区间下结晶度演化规律差异很大。在温度区间I中(死<丁叮。。)，在线

性弹性区内，结晶度几乎保持60％51：变，而在Oey和气2_N，结晶度以k为一0．22

快速下降至35％。随着应变继续增大，结晶度保持为35％。在温度区间II中

(乏，<T<％)，在￡，和气之间，结晶度表现为持续降低的趋势，其k为一0．24。

然后随着应变继续增大，结晶度几乎不再降低，即七。为0。拉伸后期(毛之后，

样品断裂之前)，残余结晶度从500C下约37％增加到700C下约43％。造成这种

残余结晶度随温度升高而增加的原因可能是受温度升高影响明显增强的晶体分
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子链运动能力有利于晶体滑移和减少晶体破坏。温度区间III(％<T<瓦。)中

结晶度演化规律与温度区间I内结晶度演化规律非常不一样，虽然在s，，和幺之

间，结晶度也存在明显的下降现象，但是在占。附近可以看到结晶度明显上升的现

象，这种在毛附近结晶度上升的现象可是由于拉伸诱导重结晶造成的。毛之后，

随拉伸应变增加，结晶度几乎保持不变，并且随着拉伸温度的增加，残余结晶度

也会存在微弱的增加。在温度区间IV中(T>乙)，在％附近也可以看到结晶

度明显上升的现象，但是不同于温度区间III中拉伸后期出现结晶度曲线平台，

随着拉伸应变的增加，结晶度增加的趋势一直保持到样品断裂。

图2．12不同温度区间内拉伸过程中的结晶度(Xc)演化曲线

图2．13给出了不同温度区间内拉伸过程中的晶粒尺寸(厶。。)演化曲线。在

温度区间I中，在线性弹性区内，晶粒尺寸表现微弱的减小趋势，而当应变大于

占。，则出现了晶粒尺寸快速下降的现象，并且不同温度下结晶度下降的斜率差异

很大(25。C下吒为一3．2 am而40。C下kL为-5．6 nm)、在温度区间II中，在占，和

气之间，晶粒尺寸也保持着明显减小的趋势(50。C下kL为--4．6 am而70。C下k。

为-3．7nm)，毛毛之后，晶粒尺寸仍表现为持续降低的趋势(50。C下吒为-4．0nm

而70 oC下吒为一3．8 nm)。在温度区间III中，在￡，和％之间，晶粒尺寸也存在

明显的下降现象(吒变化范围为(-4．2 n111~-6．4nm))，而在矗之后，晶粒尺寸下
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降的趋势明显变缓(如115。C下吒为-I．5 nm)。在温度区间IV中，初始晶粒尺

寸相对其他温度区间要大一些并且随着温度升高而增大。在0和毛之间，晶粒尺

寸保持近似线性的下降趋势(kL变化范围为(-5．1姗～3．6 nm))。但是当应变大

于毛，随着应变增加，晶粒尺寸几乎不再减小。

图2．13不同温度区间内拉伸过程中的晶粒尺寸(厶00)演化曲线

图2．14总结了不同温度区间内拉伸过程中的高取向晶体含量(OC)演化曲

线。在温度区间I中，当应变大于占。，高取向晶体含量首先保持微弱的线性增加

趋势(25。C下k为O．14而40。c下k为一0．20)，随应变继续增大，高取向晶

体含量上升趋势变陡(k变化范围为(0．55～0．35))。在断裂应变附近，高取向

晶体含量增；On至t约42％。在温度区间II中，在￡。和气之间，高取向晶体含量也

几乎保持线性增加的趋势(k变化范围为(o．31～o．39))，毛之后，高取向晶体

含量上升趋势变缓(k变化范围为(0．11-0．19))。相同应变下，随温度增加，

高取向晶体含量也会增加。在温度区间III和IV中，在占，和毛之间，高取向晶

体含量增加趋势与前面两个温度区间变化趋势相似，但是不一样的是，在拉伸后

期，高取向晶体含量演化曲线会出现平台，并且随温度升高，相同应变下高取向

晶体含量也越高。

万方数据

HP
矩形



第2章超高分子量聚乙烯初始纤维变形机理研究

图2．14不同温度区间内拉伸过程中的高取向晶体含量(OC)演化曲线

从如图2．3中，可以清楚看到初始纤维表面是由均匀分布的片晶簇组成的，

片晶几乎呈现无规取向排列而且排列的非常松散。如图2．15所示，在25 oC下拉

伸时，拉伸应变为1．2时的样品表面是由各向异性的片晶簇组成，并且含有一些

相对较薄的片晶，这可能是在较低温度下拉伸时，晶体非均匀破坏造成的。随着

应变增大，沿着拉伸方向取向排列的晶体增多而且还有很多较厚的晶体。在60

oC下拉伸时，拉伸应变为1．2时，样品表面含有相对规整排列的片晶结构以及很

少的被撕碎的薄片晶，并且薄片晶含量随着应变增大呈现增加的趋势，此外更多

的晶体沿着拉伸方向进行取向排列。而在100 oC和130 oC下拉伸时，拉伸应变

为1．2时，样品表面由许多相互之间平行排列和紧密堆叠的薄片晶组成的，而且

这些沿着拉伸方向取向排列的晶体结构相当的均匀。随着应变增加，沿着拉伸方

向取向排列的取向晶体变薄并且仍然保持相当均匀的排列，这可能是较高温度有

利于晶体均匀变形和破坏。
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L-．二芝：：兰=錾莺班‘．盖燃垫避查叠整盈

图2．15不同温度下拉伸至不同应变后的样品表面SEM图。蓝色箭头对应纤维轴方向。

为了对宽温度．应变二维空间内力学行为和结构演化规律有一个全局了解，

图2．16(a)、(b)、(C)和(d)分别总结了25 oC～130 oC范围内拉伸过程中应力

应变曲线、结晶度(Xc)、高取向晶体含量(OC)和晶粒尺寸(厶。)等高线图。

图中相对较密的等高线对应了更大的结构参数变化斜率和应力变化斜率。由于在

本章上面实验结果中已经详细阐述了不同温度下的结构参数变化斜率，所以在这

里不再赘述。根据等高线图可以更容易的定义出不同的温度空问以及力学行为变

化区间。图2．16(a)中红色和蓝色粗实线把力学曲线分为线性弹性区、应力软

化或是塑性变形区以及应力硬化区，而黑色虚线把温度空问分为四个温度区间。

为了阐明拉伸过程中结构变化与力学行为的联系，图2．16(e)分别总结了不同

温度区间以及力学变形区间内的结构参数与力学曲线变化斜率(结晶度变化斜率

k轻、晶粒尺寸变化斜率七：、高取向晶体含量变化斜率‰、表观模量变化斜率

k，)。需要注意的是在温度区间III和IV内，两条黑色细实线特别标出了重结晶

区域(蓝色填充区域)。图2．16(e)其实是不同温度区间和力学变化区间内结构

演化和力学曲线变化斜率总结表格，而且是不同温度下平均值。找到这些结构参

数变化斜率之间的联系不仅有利于帮助我们理解结构演化机理，而且可能帮助我

们找到结构变化与非线性力学行为之间的联系。本章讨论部分将会对其进行详细

的讨论。
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图2．16(a)、 (b)、 (c)和(d)分别为25 oc～130 oc范围内拉伸过程中的应力应变曲

线、结晶度(Xc)、高取向晶体含量(oC)、晶粒尺寸(L200)等高线图。 (e)25。C

～130。C范围内拉伸过程中结构参数和力学曲线变化斜率列表(结晶度变化斜率k、晶粒

尺寸变化斜率吒、高取向晶体含量变化斜率k、表观模量变化斜率k)。红色、蓝色以

及橙色粗实线分别代表屈服应变0、硬化应变毛以及断裂应变o。绿色、红色以及橙色

填充区域分别对应了线性弹性区、塑性变形区以及应力硬化区。蓝色填充区域对应了重结

晶区。
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2．4讨论

根据本章上面给出的实验结果，力学曲线可以被分为线性弹性区、塑性变形

区以及应力硬化区。为了讨论的方便，会分别单独讨论各个力学变形区内，温度

对结构演化以及力学行为的影响。从图2．16总结的结果可以看到，线性弹性区

内，结构参数变化很小，而在塑性变形区和应力硬化区，结构参数变化很明显，

因此讨论部分主要集中在后两个力学变形区。

2．4．1塑性变形区内结构演化和力学行为

经过几十年的研究，比较的公认结构演化机理有晶体剪切149。56】和熔融一重结

晶。【57删考虑到熔体和晶体之间相对的稳定性，熔融．重结晶机理比较适用于高

温下拉伸变形情况，【63】而晶体剪切机理比较符合较低温度下拉伸变形情况。唧】如

图2．12和图2．13所示，在占，之后，所有温度下结晶度Xc和晶粒尺寸k均发生

明显下降。在温度区间I内，在占，和岛之间，不同温度下结晶度平均变化斜率

(k)和晶粒尺寸平均变化斜率(吒)分别为-0．22和-4．7 rim。而相同应变范围

内，温度区间III和IV内对应的k分别为-0．14和-0．20以及吒分别为-5．3 rim和

-4．4 i"111"1。从这些实验结果可以看出在占，和气之间，结晶度明显下降伴随着晶粒

尺寸明显减小。事实上，塑性变形区结晶度的下降是因为部分晶体在拉伸下会向

无定形转化，这种现象可以被定义为应力诱导的无定形化或是熔融。【65】为了揭示

结晶度下降与晶粒尺寸减小之间的关系，我们建立一个简单的晶体破坏模型(图

2．17)，该模型可以把晶体剪切破坏机理与熔融机理统一在一起。

晶体剪切破坏或是塑性变形的出现都会伴随着一部分体积晶体(AV)由于

发生晶体破碎而转化为无定形。我们假设屈服应变(￡．，)处，样品的体积、结晶

度和晶体的体积分别为y、K、％。因此晶体的体积％可以由下面的公式定义

出：

％=乞嚣=Ky (2．6)

这里，c和厶分别为s，处的晶体厚度和晶粒尺寸。

经过应变Ac，结晶度变为．L。由于应力诱导晶体破碎，一部分体积晶体(△y)

万方数据



第2章超高分子量聚乙烯初始纤维变形机理研究

会转化为无定形，这样晶体会破碎为(刀+1)块，图2．17中三为无定形区域的厚

度。经一定应变△￡后的结晶度以可以由下面的公式计算得到：

t：掣：K一半 (2．7)4

y
”

L
、

那么经一定应变△￡后的平均的晶粒尺寸t就可以由下面的公式给出：

t：—(_vo-鬲nAy)：i-nL (2．8)厶．一一 、厶o，
5

("+1)乞厶 甩+l
、 ’

根据图2．17(a)中的晶体破坏模型，结晶度变化斜率k和晶粒尺寸变化斜

率吒之间的比值(k／吒)可以由下面公式得到：

k忙糍≈专(川)L oc”l弘 (2．9)

从公式2．9,-1-知，k／吒正比于应力诱导的晶体转化为无定形区域数量(甩)

和无定区厚度(L)乘积。即k／吒取决于无定形化密度(月)和成核尺寸(L)。

图2．17(b)总结了不同温度下的k／七工变化规律，可以看到温度区间也可以分

为四个区间。四个温度区间平均的k／吒分别为5．0％／nm、5．6％／nm、2．7％／nm

和4．4％／nm，该结果可以由无定形化成核密度(雅)和成核尺寸(L)因为受温

度影响分子链运动能力变化以及外场驱动作用变化趋势在不同温度区间不同而

得到很好的解释。当考虑外场驱动作用时，一般认为外场施加的应力本质上是非

平衡和非均匀的驱动因素，而温度场或是热激发过程则有利于体系均一化，因此

可以看成平衡和均匀的驱动因素。简而言之，拉伸诱导的结构演化本质上是由内

部结构由于温度升高造成的分子链运动能力变化与外场驱动力耦合作用决定的，

而这种耦合作用导致了无定形化成核密度(一)和成核尺寸(三)不同变化趋势，

它们可以由不同温度区间内k，屯的演化规律得到反映。

温度区间I(乃<丁<毛)：此区间内拉伸变形过程主要是由非均匀的外场应

力作用决定的而温度不是占主导因素。确实，在温度区间I中，样品主要发生非

均匀变形，拉伸过程出现两种不同取向排列的晶体结构就很好的支持这一观点

(图2．8(c))。此时拉伸温度远远低于聚乙烯晶体熔点温度，因此应力诱导的晶

体．无定形转化成核位垒和成核尺寸(L)都比较大，这就造成了该温度区间内平
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均的k／吒比较大(5．0％／nm)。在温度区间I内，随着温度升高，k／吒不断

下降，这主要是由成核尺寸(L)随着温度升高而不断减小造成的，换句话说，

在该温度区间内随着温度升高，成核尺寸(L)的降低程度要比无定形化成核密

度(n)增加趋势更明显。

温度区间II(疋．<丁<％)：在该温度区间内，晶体分子链运动能力由于晶

体结构单元热膨胀作用加强而大大增加，这就会使得晶体剪切破坏和晶体变形变

得更加容易。㈨28】以温度区间I内平均七。／七，作为参考，温度区间II内平均

k／吒增加到约5．7％／nm。温度区间II内较高的平均k／吒主要是因为温度升

高造成的晶体结构单元热膨胀作用增强会明显增加无定形化成核密度(")。自

然而然地，相对较明显的无定形化成核密度(刀)增加以及稳定的成核尺寸(L)

降低共同作用造成了该温度区间平均k／吒相对温度区间I内平均k／吒要高

一些的现象。

温度区fH-]III(to．<r<k)：当温度达到温度区间III，晶体一无定形之间分
子链180。振动频率或是晶体内分子链伸展．扩散运动能力明显增强，16“7】因此

在拉伸作用下晶体内折叠链可能会被从晶体中拉出形成取向排列的伸直链。148,681

相对前面两个温度区间，温度区间III内的平均后您／也明显减小为约2．7％／nm。

在温度区间III内，虽然外场应力仍然起到到重要的作用，但是热涨落效应的影

响越来越强并且逐渐取代外场应力作用成为影响拉伸过程的主导因素。一般来说，

在晶体．无定形转化过程中，无定形化成核密度(甩)随着温度升高保持增加的趋

势，由公式2．9可知，温度区间III内较小的平均七始／七。主要是因为成核尺寸(L)

明显减小引起的。温度区间lII内较小的成核尺寸(L)是比较符合在该温度区

间内晶体内分子链较强的伸展．扩散运动能力这一事实，这是因为较强分子链伸

展．扩散运动能力使得分子链被从晶体中拉出变得更加容易，从而造成了比较低

的成核位垒和晶体．无定形转化过程中较小的成核尺寸(L)。在温度区间III内

发生变形的物理图像是初始的晶体在外场应力作用下被切成更多小晶块以及转

化成更小尺寸的无定形区域(图2．15中1000C下样品表面由许多相互之间平行

排列和紧密堆叠的薄片晶组成的，而且这些沿着拉伸方向取向排列的晶体结构相

当的均匀)。

温度区间IV(T>乙龋)，相对于外场应力，热涨落影响成为拉伸诱导晶体
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熔融的主导因素，而这会极大程度增加无定形化成核密度(n)，从而导致了平均

尼轻／尼：增加至约4．4％／nm。需要指出的是图2．17(a)中建立的晶体破坏示意图

是“平均化作用”效果，即没有考虑应力诱导成核在晶体中的各向异性分布(各

向异性分布也会影响七轻／也)。目前还没有办法建立应力诱导成核(无定形化成

核密度(n)和成核尺寸(L))与外场作用(应力和温度)之间定量化关系以及

晶体分子链运动能力对晶体一无定形转化过程的影响还只是作了定性的描述。即

便如此根据图2．17中给出了晶体破坏示意图，塑性变形区中大致的结构演化机

理已经可以得到比较充分的理解，即拉伸过程中发生晶体一无定形转化过程中成

核密度、成核尺寸以及成核在晶体中的空间分布是由内部结构的分子链运动能力

以及外场(温度和外场应力)耦合作用决定的

表观模量的变化与结晶度变化以及高取向晶体含量变化(晶体取向)密切相

关。换句话说，结晶度增加或是高取向晶体含量增加会造成表观模量的上升，反

之亦然。其中表观模量(E)是由力学曲线一阶微分定义(E=dcr／d8)，而表

观模量变化斜率(kE)为特定应变区间内表观模量变化斜率。不同温度区间内kE

变化与结晶度变化斜率七挫和高取向晶体含量变化斜率k具有非常密切的联系。

在温度区间I内，平均的k。为．4．3，此时对应的七枷和k分别为一0．24和0．17。在

温度区间II内，差异不大的七始(一0．22)但是几乎增加一倍的k，(0．32)就导致

了相较于温度区间I内减小一个数量级的kE(-0．29)。这说明了拉伸过程中晶体

的取向对表观模量具有非常重要的影响。相似的作用机制在较高温度区间III和

IV内也可以看到，这说明了较快的高取向晶体增加趋势会减缓表观模量减小趋

势从而最终会导致力学曲线从应力软化行为过渡到应力平台区。

一：：
图2．17(a)晶体破坏示意图。 (b)不同温度下结晶度变化斜率(kxc)与日i5日1性a．尺寸变化

斜率(kL)比值(k／kL)总结曲线。
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2．4．2应力硬化区内结构演化和力学行为

应力硬化区内(图2．16(e)中温度区间II、III和Iv内橙色填充区域)，高

取向晶体含量(DC)几乎保持不变(koc为0)，结晶度也几乎保持不变(k皿为

0)而晶粒尺寸(厶。。)却表现明显减小的趋势。在温度区间II下的应力硬化区

内，晶粒尺寸变化斜率七，为一3．9am，相对于该温度区间下应力软化内的尼，(一4．3

nm)要小一些。但是不同的是，在温度区间III下的应力硬化区内，不同温度下

的kL几乎都一样(k，约为．1．0 nm)。在温度区间II和III下的应力硬化区内，晶

粒尺寸持续减小但是没有明显的结晶度下降表明发生了晶体沿着晶面切开形成

小晶粒而不是如应力软化区内那样发生晶体一无定形转化过程。换句话说，此时

发生了晶体剪切破坏而没有发生晶体熔融或是晶体．无定形转化。在应力硬化区

内，较高温度下的后，比较小，这表明受温度升高影响造成的分子链运动能力增强

导致更少晶体破碎(熔融)。在温度区间Ⅳ下的应力硬化区内。七，为一0．6 nm，

这可能是由于拉伸诱导重结晶造成的，虽然从实验结果来看，结晶度增加程度并

不是特别大(如图2．12中所示，温度区间IV内拉伸后期结晶度一直保持增加的

趋势)。总而言之，晶体剪切破碎(沿着晶面切开晶体)但是没有晶体熔融发生

这一结构演化机理对应力硬化区内结构演变起主导作用。

在应力硬化区内，力学行为与结构演化之间的联系是比较清晰明了的。在温

度区间II下的应力硬化区内，结晶度(Xc)保持几乎不变而高取向晶体含量(OC)

表现较弱的增加趋势，因此较快的表观模量增加趋势(k，为3．1)可能主要是由

于高取向晶体含量增加决定的(k为0．12)。但是在温度区间IlI下的应力硬化

区间内，k和‰均为0(随拉伸进行结晶度和高取向晶体含量几乎保持不变)。

那么在温度区问III下的应力硬化区间内造成表观模量增加的原因是什么(kE为

3，6)?此时晶体结构参数变化不是很明显，因此尝试把应力硬化现象归结于无定

形分子链非线性弹性的贡献。当温度高于■，由于温度升高造成晶体内分子链

伸展一扩散运动能力增强，部分分子链在更大拉伸应变下可能会被从晶体拉出形

成连接各个晶体并且取向排列的架桥分子链。[69-71】这种取向排列的架桥分子链有

利于增加表观模量，从而导致了在温度区间IlI下的应力硬化区间内k为3．6，
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即使此时结晶度和高取向晶体含量几乎保持不变。

2．4．3重结晶区内结构演化和力学行为

在重结晶区内(图2．16(e)中温度区间III和IV内蓝色填充区域)，由于高

温下拉伸诱导重结晶作用，在温度区间III和IV下结晶度随应变增加会保持增

加的趋势(七。分别为O．1和0．05)。而且重结晶作用会减缓晶粒尺寸下降的趋势，

相比在温度区间lII下的应力软化区内毛(．5．3 nm)，在温度区间lII下的重结晶

区内吒(一1．6 nm)要小的多。与此同时高取向晶体含量保持持续增加的趋势(k

为o．12)，其值比应力软化区要小(k为0．37)但是比应力硬化区要大(k为

0)。因此根据力学曲线特点，重结晶造成结晶度增加是重结晶区内应力硬化现象

的主导因素。

2．5结论

利用原位同步辐射WAXS研究了25 oC～130 oC范围内温度对萃取溶剂之后

的超高分子量聚乙烯初始纤维在拉伸时结构演化的影响。拉伸过程中初始纤维的

结构演化规律和力学行为特点可以分为四个温度区域，其温度划分点分别对应于

Ot。．松弛温度(瓦．)，％一松弛温度(‰)以及初始熔融温度(7k)。根据25

oC～130 oC范围内拉伸过程中应力应变曲线、结晶度(Xc)、高取向晶体含量(OC)

和晶粒尺寸(厶。)等高线图，我们构建了二维温度．应变空间内包含不同温度区

间和不同力学变形区间下结构演化参数平均变化斜率以及表观模量平均变化斜

率的加工相图，并且建立了伴随晶体熔融的晶体剪切破碎模型来解释不同温度下

塑性变形区结构演化过程。不同温度区间下差异很大的拉伸变形行为是由无定形

化成核密度(1"1)和成核尺寸(L)决定的。换句话说，拉伸诱导的结构演化本

质上是内部结构由于温度升高造成的分子链运动能力变化与外场驱动力(温度和

应力)耦合作用决定的。晶体剪切破碎(沿着晶面切开晶体)但是没有晶体熔融

发生这一结构演化机理对应力硬化区内结构演变起主导作用，而且高温下的应力

硬化现象是由于拉伸条件下形成了高度取向的微纤结构以取向排列的架桥分子

链结构。
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3．1引言

优异的力学性能(高模量和高强度)、化学稳定性、生物相容性和耐磨性等

优点使得超高分子量聚乙烯纤维有着广泛的应用前景，如用于制备高强绳索、防

弹衣、医疗机械和耐磨齿轮等。11-5]弄明白超高分子量聚乙烯纤维的微观结构对

于制备具有更加优异性能的纤维以及拓展其应用范围具有非常重要的意义。因此

目前有很多利用SAXS和WAXSl6-91、电子显微镜(SEM)f10】、核磁共振(NMR)

[H-14]等技术研究超高分子量聚乙烯纤维形态结构与性能之间的关系以及研究拉

伸过程中折叠链片晶向伸直链晶(shish)转化机理【】0’15。91。Strawhecker等人【20】

利用原子力显微镜(AFM)研究了超高分子量聚乙烯纤维表面形态结构。他们认

为超高分子量聚乙烯纤维主要有五种占主导的结构组成的：(i)沿着拉伸方向高

度取向和紧密堆砌排列的纤维状晶体(shish)：(ii)沿着shish表面侧向生长的

片晶(片晶沿着纤维轴方向高度取向排列)； (iii)缠结的无定形； (iv)少量

微孔； (v)架桥分子链。一般认为超高分子量聚乙烯具有的超高强度和超高模

量等优异的力学性能是由沿着分子链轴向方向高度取向排列的微纤或者伸直链

晶体决定的，110]并且超高分子量聚乙烯纤维在后拉伸处理过程中的结构演化以

及最终的形态结构(如纤维状晶体含量、取向排列和堆砌结构以及微孔等缺陷)

与拉伸应变、拉伸速率是紧密相关的。121-25]因此研究拉伸速率对超高分子量聚乙

烯在拉伸过程中结构演化的影响是非常有意义的。

超高分子量聚乙烯在后热拉伸处理之前先进行冷拉伸有利于片晶沿着拉伸

方向形成一定取向排列的晶体结构和无定形分子链沿着拉伸方向取向排列，而这

使得热拉伸过程中在较大应变下片晶向伸直链转化变得更加容易，从而有利于获

得更高的拉伸强度和模量。126-271Nikolov等人【28】认为屈服应力随着应变速率增加

而不断增大是由于随着应变速率的增大，位错在晶体中扩散速度变大造成的。

Argon等人【29】认为不同应变速率会影响片晶联接处应力释放，而这会极大影响位

错在晶体中扩散过程以及位错成核密度。Berger等人130】通过拉曼(Raman)光谱

技术研究了超高分子量聚乙烯加载不同应力后蠕变过程中应力分布情况，发现了

存在局部应力集中现象。拉伸过程中晶体倾向于在应力集中点被拉伸破碎成更小

的晶块，【31】而这会极大影响冷拉伸过程中超高分子量聚乙烯纤维的结构演化过

程。因此研究冷拉伸过程中应变速率对于超高分子量聚乙烯结构演化的影响可以

指导选择合适的应变速率来获得较均匀预取向排列的晶体结构，从而促进后热拉
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伸过程中片晶向伸直链转化以及提高生产效率。

在本章中，利用原位同步辐射WAXS技术研究了25 oC下萃取溶剂之后的

超高分子量聚乙烯初始纤维在不同应变速率下拉伸时的结构演化过程。当应变速

率较小时，此时力学曲线有明显的应力硬化现象，而当应变速率较大时，力学曲

线没有应力硬化现象，而且在较小的应变速率下和较大的应变速率下其结构演化

规律差异非常明显。不同应变速率下差异很大的拉伸变形行为是由拉伸诱导晶体

向无定形转化过程中无定形化成核密度(n)和成核尺寸(L)耦合作用决定的。

3．2实验部分

3．2．1原料和样品制备

超高分子量聚乙烯粉末是由中国科学院宁波材料技术与工程研究所提供(北

京东方石油化工有限公司生产)，重均分子量(Mw=4000 kg／m01)，数均分子量

(M。=690 kg／m01)。初始纤维生产流程如下所示：首先质量分数为5％的超高分

子量聚乙烯粉末(添加质量分数为0．5％的抗氧剂)和白油混合物在双螺杆中充

分溶解形成半稀溶液。在270 oC下，半稀溶液经双螺挤出机(型号为TSE．35)

挤出，然后进入冷却水槽进行冷却(其中喷丝板上孔的直径为0．1 mm)形成冻

胶丝。喷丝速度和收卷速度均为l m／min。接下来利用超声萃取装置萃取掉冻胶

丝中的白油溶剂，其中萃取剂为正己烷，萃取温度为30 oC。萃取过后的初始纤

维立即放置于真空干燥箱中进行干燥处理(干燥温度为45 oC)。干燥过程中为了

防止纤维收缩，利用夹具对纤维两端进行了固定处理。相关样品表征结果见第2

章2．2．3样品表征。

3．2．2原位同步辐射WAXS拉伸实验

结合原位同步辐射WAXS和应力一应变曲线系统研究了不同应变速率下初始

纤维在拉伸过程中的结构演化规律。实验装置为实验室自制的双辊伸展流变仪

(具体见第2章2．2．2实验仪器)。实验过程中会不断向伸展流变仪样品腔中通入

氮气，从而使温度的波动保持在±O．5 oC范围内。当样品腔温度达到设定的拉伸

温度后，通过夹具固定在辊轴上的样品会被放入样品腔，经过15 min稳定后再

对其进行原位拉伸实验以及2DWAXS图采集，其中应变速率分别为0．05 S～、0．1

S一、0．25 S～、0．5 S一、l S‘1和2 S～，拉伸温度为25oC，拉伸样品至断裂。原位WAXS

实验是在上海同步辐射光源BLl681线站进行的。x射线波长为O．124 nna，相

关参数如表3．1所示。2D WAXS图是利用Pilatus 300K探测器采集(图大小为
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2048像素点x2048像素点以及像素点尺寸为172岬)，样品到探测器距离为114．8

mm。FIT2D软件被用于处理2D WAXS图和扣除空气背底。

表3．1 WAXS采集时间分辨(ms)和每幅图对应应变(s廿a酣肋me)

3．2．3数据处理方法

通过拟合2D WAXS图一维积分曲线，可以计算结晶度，计算公式如下：

肠：生
4+4

(3．1)

其中4和以分别对应于拟合曲线晶体峰总面积和无定形峰总面积。

可以根据Schemer公式计算未受力条件下晶粒尺寸，具体计算公式如下所示：

‰：i箬!冬L (3．2)
√(％一b2)cos0

其中晶粒尺寸(‰)为垂直于(200)晶面方向上平均晶粒大小，k为Schemer

公式修iEIN子，见为x射线波长，岛∞为(200)晶面一维积分曲线半峰宽，b为

仪器展宽因子以及2臼为(200)晶面衍射峰对应衍射角。

在应力条件下晶体会发生应力畸变，因此计算拉仲过程中的晶粒尺寸变化需

要扣除晶格畸变影响。我们采用Gaussian近似法计算拉伸过程中的晶粒尺寸变

化规律，具体计算方法见第2章2．2．5数据处理。

3．3实验结果

3．3．1不同应变速率下的力学性能

图3．1(a)为0．05 s。1下得到的工程应力．应变曲线，这里以O．05$-1下的力学

曲线为例进行介绍。它可以被划分为三个变形区域：线性弹性区、应变软化区或
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者塑性变形区以及应力硬化区，其中分割点分别对应于应变0．47(屈服应变若。)

和1．88(硬化应变色)。可以看到随着应变增加至占v’应力近似线性增加至19．6

MPa(屈服应力盯、．)，随后随应变增加至乞，微弱地增加至19．9MPa(o-h)硬化

应力，并且在应力硬化区保持非常明显的增加趋势直至样品断裂。图3．1(b)给

出了不同应变速率下的工程应力一应变曲线，可以看到随着应变速率的增大，当

应变速率小于0．25 SJ时，力学曲线具有明显的应力硬化现象(韧性断裂)，且断

裂应变比较大；当拉伸速率大于0．5 S一，力学曲线具有明显的应力软化现象但是

没有应力硬化现象，且断裂应变比较小(脆性断裂)。即力学曲线随着应变速率

增大逐渐从韧性断裂向脆性断裂转变。按照图3．1(a)中的方法，从这些曲线中

分别提取了屈服点和硬化点(包括屈服应力、屈服应变以及硬化应变、硬化应力)，

并且：总结在图3．1(C)和(d)中。从图中可以看到，当应变速率小于0．25时，

占，，和盯，，随着应变速率增加保持明显的增加趋势，此时样品拉伸断裂应变都比较

大并且均存在应力硬化现象，且此时占。和盯。都随着应变速率增加而呈现明显下

降的趋势。而当应变速率大于0．5时，￡，，和盯，，随着应变速率增加仍保持明显的

增加趋势，但是此时样品拉伸断裂应变相对比较小而且不存在应力硬化现象。

图3．1(a)o．05 S-I下得到的工程应力．应变曲线，其中第一条和第二条黑色虚线分别对应于

屈服点‘勺，巳．)和硬化点(毛，o-h)。 (b)0．05$-1～2 s。1范围内不同应变速率下得到的

工程应力·应变曲线。(c)和‘(d)0和q以及毛和％随应变速率变化曲线。
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3．3．2 0．05 S-I下单轴拉伸变形

图3．2给出0．05 S。1下拉伸时获得2D WAXS图以及对应的应力．应变曲线。

从图3．2可以看到，在线性弹性区，随着拉伸应变的增大，2D WAXS图几乎没

有发生明显的改变。在塑性变形区，聚乙烯正交晶对应的(200)和(110)晶面

衍射信号逐渐向赤道方向集中，并且形成了宽的衍射弧和明亮的衍射斑点叠加的

信号，而且宽的衍射弧对应的方位角也在逐渐变小。当应变大于气，随着拉伸进

行，对应于(200)和(110)晶面的衍射信号仍是宽的衍射弧和明亮的衍射斑点

组成的，且衍射斑点信号明显在增强，而衍射环对应的方位角仍在逐渐减小和衍

射弧的信号在逐渐减弱。在接近断裂应变时，衍射弧的信号变得几乎看不见了。凸

O 0．5 1．0 1．5 2．0 2．5 3．0

Hencky Strain

●

《

4

2．4 一

‰

3．2 ·

图3．2 0．05 S-I下获得2D WAXS图以及对应的应力．应变曲线。其中每幅图左下咱白色数字

代表不同的应变。红色箭头指出了(200)和(1 10)晶面衍射环。黑色双向箭头所示的拉

伸方向(SD)为水平方向。

为了定量分析获得的实验数据，图3．3(a)和(b)分别给出了0．05 S’1下拉

伸时获得的2D WAXS图一维积分曲线和(200)晶面一维方位角积分曲线。从

图3．3(a)可以看到，在线性弹性区内，(110)和(200)晶面对应的峰强度随着

应变增加发生微弱的下降。当应变大于占。(红色三角形所示)，晶面对应的强度

随应变增加发生明显的下降。如图3．3(b)所示，(200)晶面一维方位角积分曲

线开始在子午线方向存在非常宽的峰，随着应变增大而慢慢变得不明显。当应变

大于s一(200)晶面对应峰重现出现在赤道线方向上，并且是由两个峰叠加而成
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的。如图3．3(c)所示，可以用两个高斯峰对应变1．88下的(200)晶面一维方

位角积分曲线进行拟合，这说明了拉伸过程晶体沿着拉伸方向取向排列并不是均

匀的以及只有部分晶体是沿着拉伸方向高度取向的(较尖锐的峰)。我们这里采

用一种半定量计算高取向晶体含量(OC)的方法：一维方位角积分曲线方位角

257。～2810内的总强度与方位角1800～3600内的总强度比值。

图3．3(a)和(b)分别为不同应变下2D WAXS图一维积分曲线和(200)晶面一维方位

角积分曲线。 (c)应变2．0对应的(200)晶面一维方位角积分曲线高斯拟合结果。应变

速率为0．05 s一，红色实心三角形对应于最接近勺的应变。

图3．4给出了O．05 S。1下拉伸过程中结晶度(Xc)、高取向晶体含量(OC)

以及晶粒尺寸(厶∞)演化规律。在占，之前，随着应变增大，结晶度保持在60．3％

几乎不变。当应变大于占v，结晶度由初始60．3％保持不断下降的趋势至“处

45．8％。随着应变继续增大，结晶度微弱的减小至断裂应变处43．3％。为了定量

化分析拉伸时的结构演化过程，我们定量计算了特定应变范围内结构参数变化斜

率。结构参数变化斜率反应了单位应变条件下，结构参数平均增加或是减小的程

度。在占，和气之间，结晶度下降的平均斜率(七。)约为．11．1％，应变，与之对应

的高取向晶体含量增加的平均斜率(k)和晶粒尺寸减小斜率(kL)分别约为
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21．6唰应变和-4．1 nm／应变。当应变大于巳，k减小至一1．3吲应变，k减小为一

13．8％／应变以及也减小至-1．0n州应变，为了阐述结果的简洁性，后面实验结果

结构参数变化斜率会省略相应的单位。

20

18
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14 冕
_
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图3．4结晶度(殷)、高取向晶体含量(oc)以及晶粒尺寸(厶∞)演化规律。应变速

率为0．05 s～，两条黑色虚线分别对应占。和毛。

3．3．3不同应变速率下的结构演化

图3．5给出了不同应变速率下拉伸时获得的2DWAXS图。在线性弹性区内，

不同应变速率下2D WAXS图几乎不发生变化。当应变大于￡一应变速率越小，

(200)和(1lO)晶面衍射信号越倾向于在赤道线方向集中，并且是由宽的衍射

弧和赤道线方向上集中的亮斑组成的。这说明了应变速率越小越有利于晶体沿着

拉伸方向取向排列。此外还可以看到随着应变增加衍射弧方位角慢慢变小，亮斑

信号倾向于变得更明显。当应变大于岛，(200)和(1lO)晶面衍射斑点在赤道

线方向上变得更加集中，衍射弧方位角变得比较非常小了。需要指出的是，当应

变速率比较大的时候(大于0．25 so)，样品拉伸过程中没有应力硬化现象(图3．1)。

此外所有应变速率下(200)晶面一维方位角积分曲线可以看成两个高斯峰叠加

形成的(图3．3(c))。按照0．05 s。’下的实验数据处理方法，给出了其他应变速

率下样品拉伸过程中的实验结果。
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雹

匿

0

图3．5不同应变速率下拉伸时获得的2D WAXS图。拉伸方向(SD)为水平方向。竖直轴

对应于应变速率增加方向，水平轴对应于应变增加方向。红色数字分别对应于最接近q，

％和￡，的应变。

为了更加深入的理解应变速率对萃取溶剂之后的超高分子量聚乙烯初始纤

维变形行为和结构演化的影响，图3．6(a)、(b)和(c)分别总结了不同应变速

率下结晶度(Xc)、晶粒尺寸(厶∞)以及高取向晶体含量(OC)演化规律。如

图3．6(a)所示，在线性弹性区内，结晶度几乎保持60．3％不变。当应变速率小

于0．25 S-1，在￡。和气之间，随着应变速率的增大，结晶度以‰分别为-11．2(o．05

s’1)、一14．0(0．10 S一1)和-24．9(O．25 S’1)快速下降至相应毛处约45％。随着应变

继续增大，结晶度保持非常微弱的下降趋势，且随着应变速率的增大，残余结晶

度从约43．3％逐渐减小为约39．7％。造成这种残余结晶度随应变速率增加而不断

降低的原因可能是随着应变速率增大，体系中应力集中现象更加明显，更多晶体

被拉伸破碎转化为无定形而造成结晶度更大程度下降。当应变速率大于0．5 s～，
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当应变大于占。，结晶度保持不断快速下降的趋势，其kxc分别为．22．6(0．5 S-1)、

：24．5(1．0 SJ)和．31．3(2．0 So)，而断裂应变处的结晶度从约37．4％减小至约33．6％。

图一3．6(b)展示了不同应变速率下拉伸过程中的晶粒尺寸(厶0。)演化规律。

在线性弹性区内，晶粒尺寸表现微弱的减小趋势。当应变速率小于0．25 S～，在占。

和幺之间，晶粒尺寸保持快速下降的趋势，且不同应变速率下晶粒尺寸下降的斜

率相差很大(0．05 S。1下吒为_4．1而O．25 SJ下k为一8．2)。巳之后，晶粒尺寸仍保

持不断下降的趋势，但是下降的斜率相对较小(0．05 S‘1下吒为-1．0而0．25 S‘1下

t为-3．1)。当应变速率大于0．5 S～，在占。和毛之间，晶粒尺寸也存在明显的下降

的现象(不同应变速率下k，变化范围为(-5．9~-3．1))。

图3．6(c)总结了不同应变速率下拉伸过程中的高取向晶体含量(OC)演化

曲线。当应变速率小于0．25 S～，在占，和毛之间，高取向晶体含量保持近似线性

的增加趋势(o．05 S。下‰为21．6而0．25 SJ下k为32．o)，随着应变继续增大

(大于“)，高取向晶体含量增加趋势变得相对平缓(％c变化范围为

(13．8～15．3))。在断裂应变附近，高取向晶体含量增加到约60％。当应变速率大

于O．5 S～，占。之后，高取向晶体含量上升趋势变得更陡(k变化范围为

(34．2～53．O))。在断裂应变处，高取向晶体含量约为43％。需要指出的是，随应

变速率增大，在相同应变下高取向晶体含量相对要低一些。
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图3．6(a)、 (b)和(c)分别为不同应变速率下结晶度(Xc)、晶粒尺寸(1．200)以

及高取向晶体含量(OC)演化规律。

3．4讨论

3．4．1不同应变速率下塑性变形区内结构演化和力学行为

如图3．6(a)和(b)所示，在q和气之间，不同应变速率下，结晶度‰保

持明显的下降趋势，与之相对应的晶粒尺寸厶∞(扣除机械展宽和应力诱导晶格

畸变影响)也发生明显下降。上述实验结果说明了拉伸过程中结晶度的下降伴随

着晶粒尺寸的减小，这是因为在拉伸作用下晶体破碎成更小的晶块，这必然会造

成平均的晶粒大小的减小。当应变速率小于0．25 s～，在占。和巳之间，不同应变

速率下结晶度平均变化斜率(k)变化范围为(-11．2~-24．9)而晶粒尺寸平均变

化斜率(kL)变化范围为(--4．1~-8．2)。当应变大于O．5 S～，在相同应变范围内，

k和屯变化范围分别为(-21．6～31．3)和(-5．9~-3．1)。事实上，塑性变形区内
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结晶度的下降是因为晶体在拉伸下作用下破碎成更小的片晶会伴随着部分晶体

向无定形转化，这种现象可以被定义为应力诱导的无定形化或是应力诱导熔融。

在第2章2．4．1塑性变形区内结构演化和力学行为中详细阐述过的晶体破坏模型

(图3．7(a))以及揭示结晶度下降与晶粒尺寸减小之间关系的半定量化公式

k／吒=等装≈等(州)州川州其中刀为晶体破碎的块数(无定形化
密度)，三为晶体转化为无定形的厚度(成核尺寸))的基础上，我们主要讨论不

同应变速率对塑性变形区内结构演化和变形行为的影响。

从上面的公式可以看到七如／七，正比于无定形化密度(甩)和成核尺寸(L)

如图3．7(a)和(b)所示，当应变速率小于0．25 s～，随着应变速率增大，七轮／屯

微弱的从2．7％／nm增加到3．0Vdnm；而当应变速率大于O．5 s～，尼始／屯从3．9％／rim

快速增加到10．1％／nm。该结果可以用不同应变速率下局部应力集中程度不同来

进行解释。实际上，不同应变速率下的结构演化是由不同应变速率下晶体与无定

形联接处应力集中程度与外场驱动作用耦合作用决定的。

当应变速率小于O．25 S～，此时拉伸温度比较低(25 oC)，晶体分子链和无定

形分子链运动能力比较弱，此时晶体上的架桥分子链连接处充当了局部应力集中

点，当应变速率比较小的时候，随着应变速率的增大，七。／七，保持微弱的增加趋

势从2．7 e／dnm增加到3．0％／nm，这是因为此时片晶转化为无定形的厚度￡变化

不是很明显，而晶体破碎成较小晶块数量玎变化也不明显(局部应力集中强度增

加不是很明显)。当应变速率大于0．5 S-I，随着应变速率增大，七始／t保持明显

的上升趋势从3．9％／rim增加到10．1 o／dnm。当应变速率比较大的时候，此时体系

中应力集中现象会更加明显，而且随着应变速率增大而不断增强。此时片晶转化

为无定形的厚度L增大比较明显，但是晶体破碎成较小晶块的数量也会不断减小，

而且片晶向无定向转化的厚度三增大程度要比晶体破碎成较小晶块数量n减小

程度要大，因此七始／t随应变速率增大而发生明显增加。

体系中结晶度变化以及高取向晶体含量变化(晶体取向)与表观模量(E)

的变化是紧密联系在一起的，也就是说结晶度增加或是高取向晶体含量增加有利

于体系表观模量的增加。可以利用力学曲线一阶微分(E=打／如)曲线来计算
表观模量(E)，特定应变区间内表观模量平均变化斜率即为表观模量变化斜率

(k)。表观模量变化斜率k主要是由结晶度变化斜率七轮和高取向晶体含量变
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化斜率‰决定的。当应变速率小于0．25 S一，随着应变速率的增大，k￡变化范围

为(1．4--1．1)，此时对应的k和‰变化范围分别为(-11．0～24．8)和(21．6-31．93。

当应变速率大于0．5 S～，随着应变速率增大，七，变化范围为(．7．9~-2．7)此时对

应的k和‰变化范围分别为(-22．6～31．3)和(34．1-53．0)。可以看到不同应变

速率下较小k(结晶度下降)和较小koc(高取向晶体含量上升)相比于较大k

和较大k，％下降的更明显。这说明了常温下不同应变速率下拉伸过程中晶体

的结晶度下降对表观模量具有非常重要的影响。如图3．6(a)和(b)所示，随

着应变速率的增大，k保持不断增大的趋势(结晶度下降趋势变陡)和k也保

持不断增大的趋势(高取向晶体含量上升趋势变陡)。这是因为随着应变速率的

增大，应力集中程度增大，晶体上所施加的应力场分布越不均匀，晶体更加容易

发生拉伸诱导晶体向无定形转化，因此七妇不断增大，与此同时，在较小应变作

用下，晶体就倾向于沿着拉伸取向排列，因此k也不断增大。

3．4．2不同应变速率下应力硬化区内结构演化和力学行为

当应变速率小于0．25 S～，此时样品力学曲线具有明显的应力硬化现象(图

3．1(b))。相对塑性变形区，在应力硬化区内，高取向晶体含量(OC)保持相对

平缓的增加趋势(k变化范围为(13．8～15．3)，结晶度保持比较微弱的下降趋势

(k变化范围为(-1．3~一2．0))和晶粒尺寸(厶00)下降趋势明显减小(kL变化

范围为(一1．0～3．1))。此时没有明显的结晶度下降表明晶体之间主要发生了片晶

间的剪切滑移而晶体向无定向转化相对较弱。这表明当应变速率比较小的时候，

晶体更倾向于沿着拉伸取向排列，有利于减少晶体的破坏和结晶度的下降。

相对于塑性变形区，在应力硬化区内，七，相对比较大，其变化范围为

(5．4～7．6)，此时结晶度(Xc)保持几乎不变(图3．6(a))，而高取向晶体含量

(OC)表现不断的增加趋势(图3．6(c))，因此较快的表观模量增加趋势，可能

主要是由于高取向晶体含量增加决定的(‰为O．12)。需要特别说明的是，当应

变速率大于0．5 S-1，此时样品没有应力硬化现象。相对较小的应变速率，在较大

应变速率下，拉伸的初期，体系结晶度下降的更多，而相同应变下高取向晶体含
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量却低很多。而且应变速率越大，体系中晶体破坏的不均匀性更明显，因此作为

主要承担应力单元的晶区在较大应变时难以承担应力，所以力学曲线没有应力硬

化现象。

图3．7(a)晶体破坏示意图。 (b)不同应变速率下结晶度变化斜率kxc与晶粒尺寸变化斜

率吒比值k／吒总结曲线。

3．5结论

利用原位同步辐射WAXS研究了不同应变速率对萃取溶剂之后的超高分子

量聚乙烯初始纤维在拉伸过程中结构演化的影响。当应变速率小于0．25 S一，此时

力学曲线有明显的应力硬化现象并且七始／七，随应变速率增大而保持微弱的增加

趋势；当拉伸速率大于0．5 S～，此时力学曲线没有应力硬化现象，并且七轻／kL随

应变速率增大而保持明显的增加趋势。不同应变速率下差异很大的拉伸变形行为

是由无定形化成核密度(”)和成核尺寸(L)耦合作用决定的。换句话说。当

拉伸速率较小的时候，无定形化成核密度(／'／)和成核尺寸(L)随应变速率增

大变化不明显，而当应变速率比较大的时候，无定形化成核密度(n)减小的趋

势小于成核尺寸(三)增大的趋势。而在应力硬化区，晶体沿着拉伸方向取向排

列有利于减少晶体的破坏。

万方数据

HP
矩形

HP
矩形



第3章超高分子量聚乙烯初始纤维拉伸速率依赖性

参考文献

【l】M．Ahmadi，M．Masoomi，S．Sail，et a1．，Interracial evaluation of epoxy／carbon

nanofiber nanocomposite reinforced with glycidyl methacrylate treated uhmwpe fiber

【J】．Journal ofApplied Polymer Science 20 1 6，1 33(3 1)．

【2】L．Meng，W．Li，R．Ma，et a1．，Long uhmwpe fibers reinforced rigid polyurethane

composites：An investigation in mechanical properties【J】．European Polymer Joumal

2018，105：55-60．

【3】L．Shen，M．Peng，F．Qiao，et a1．，Preparation of microporous ultra high molecular

weight polyethylene(uhmwpo)by thermally induced phase separation of a

uhmwpe／liquid paraffin mixture【J】．Chinese Journal ofPolymerScience 2008，26(06)：
653．657．

【4】T．Wyatt，Y Deng，D．Yao，Fast solvent removal by mechanical twisting for gel

spinning of ultrastrong fibers【J】．Polymer Engineering&Science 201 5，55(4)：745—
752+

【5】L．Xia，P．Xi，B．Cheng，A comparative study of uhmwpe fibers prepared by flash-

spinning and gel-spinning【J】．Materials Letters 2015，147：79·81．

[6】V Litvinov,J．Xu，C．Melian，et a1．，Morphology,chain dynamics，and domain sizes

in highly drawn gel-spun ultrahigh molecular weight polyethylene fibers at the final

stages ofdrawing by saxs，waxs，and lh solid-state nmr fJ】．Macromolecules 2011，44

(23)：9254—9266．

【7】C．Luo，N．A．Guardala，J．L．Price，et a1．，Structural and dynamic investigations of

unstretched and stretched ultrahigh molecular weight polyethylene films．1-pyrenyl

attachment by bombardment with 4．5 mev protons and irradiation with ev range

photons【J】．Macromolecules 2002，35(12)：4690-4701．

【8】S．Ottani，E．Ferracini，A．Ferrero，et a1．，Saxs investigations on uniaxially drawn

fibers obtained from polyethylene reactor powder【J】．Macromolecules 1 996，29(9)：
3292．3299．

[9】S．Ratner,A．Weinberg,E．Wachtel，et a1．，Phase transitions in uhmwpe fiber

compacts studied by in situ synchrotron microbeam waxs【J】．Macromolecular Rapid
Communications 2004，25(12)：1150-l 154．

[1 0】Y+Ohta，H．Murase，T．Hashimoto，Efiects of spinning conditions on the

mechanical properties of ultrahigh。molecular—weight polyethylene fibers叨．
Journal ofPolymer Science Part B：Polymer Physics 2005，43(19)：2639-2652．
【11】D．E．Demco，C．Melian，J．Simmelink，et a1．，Structure and dynamics of drawn

gel。spun ultrahigh—molecular—weight polyethylene fibers by l h，1 3c and 1 29xe

Ilmr【J】．MaeromolecularChemistryandPhysics 2010，21l(24)：2611-2623．
【121 w．一G．Hu，K．Schmidt·R0hr,Characterization ofultradrawn polyethylene fibers by

nmr：Crystallinity,domain sizes and a highly mobile second amorphous phase【J】．
Polymer 2000，41(8)：2979-2987．

【1 31 D．Tzou，K．Schmidt—Rohr,H．W．Spiess，Solid—state nlYlr studies of crystalline

phases in gel-spun ultrahigh molecularweight polyethylene【J】．Polymer 1 994，35(22)：
4728-4733．

[141 K．Kuwabara，F．Horii，Solid．state 13c mnr analyses of the orthorhombic-to．

70

万方数据



第3章超高分子量聚乙烯初始纤维拉伸速率依赖性

hexagonal phase transition for constrained ultradrawn polyethylene fibers【J】．
Macromolecules 1 999，32(1 7)：5600-5605．

【l 5]Y Ohta，H．Murase，T．Hashimoto，Structural developmentof ultra—high strength

polyethylene fibers：Transformation from kebabs to shishs through hot—drawing

process of gel—spun fibers【J】-Journal of Polymer Science Part B：Polymer Physics

2010，48(17)：1861一l 872．

[1 6】Y Tian，C．Zhu，J．Gong，et a1．，Transition from shish．kebab to fibrillar crystals

during ultra—-high hot stretching of ultra—-high molecular weight polyethylene fibers：In

situ small and wide angle x—ray scattering studies【J】．European Polymer Journal 2015，

73：127．136．

【l 7】Y Tian，C．Zhu，J．Gong，et a1．，Lamellae break induced formation of shish．kebab

during hot stretching of ultra—high molecular weight polyethylene precursor fibers

investigated by in situ small angle x—ray scattering叨．Polymer 20 1 4，55(1 6)：4299—
4306．

【l 8】J．M．Brady,E．L．Thomas，Conversion of single crystal mats to ultrahigh modulus

polyethylene：The formation of a continuous crystalline phase【J]．Polymer 1 989，30

(9)：1615-1622．

[19】P．Tarin，E．Thomas，The role of inter—and intra—links in the transformation of

folded chain lameilae into microfibrils明．Polymer Engineering&Science 1979，19

(14)：1017—1022．

[20]K．E．Strawhecker,E．J．Sandoz-Rosado，T．A．Stockdale，et a1．，Interior

morphology ofhigh-performance polyethylene fibers revealed by modulus mapping【J】．
Polymer 2016，103：224-232．

[2 1]K．Anandakumaran，S．Roy,R．S．J．Manley,Drawing—induced changes in the

properties of polyethylene fibers prepared by gelation／crystallization[J]．
Macromolecules 1988，21(6)：1746—1751．

【22]J．-T．Yeh，S．一C．Lin，C．一W．Tu，et a1．，Investigation of the drawing mechanism of

uhmwpe fibers【J】．Journal of Matefials Science 2008，43(1 4)：4892．4900．

[23】R．Arridge，P．Barham，A fibre composite model ofdrawn crystalline polymers[J】．
Polymer 1 978，1 9(6)：654-658．

[24】R．Arridge，P．Barham，A theory for the drawing of oriented crystalline polymers
[J】．Journal ofPolymer Science：Polymer Physics Edition 1978，16(7)：1297—1319．

[25]J．“，Y—W．Lee，Evolution of morphology in high molecularweight polyethylene
during die drawing【J】．Journal of Materials Science 1 993，28(23)：6496．6502．

【26】M．An，H．Xu，Y Lv，et a1．，Structural difference of gel．spun ultra-high molecular

weight polyethylene fibers affected by cold drawing process[J】．Fibers and Polymers

2017，18(3)：549-554．

【27】H．Liu，F．Lv，J．Li，et a1．，Two。stage drawing process to prepare high-strength

and porous ultrahigh。。molecular。。weight polyethylene fibers：Cold drawing and hot

drawing【J]．Journal ofApplied Polymer Science 2015，132(47)．

[28】S．Nikolov，D．Raabe，Yielding of polyethylene through propagation of chain twist

defects：Temperature，stem length and strain—rate dependence[J]．Polymer 2006，47(5)：
1696．1703．

【29]A．Argon，A．Galeski，T．Kazmierczak,Rate mechanisms of plasticity in semi一

71

万方数据



第3章超高分子量聚乙烯初始纤维拉伸速率依赖性

crystalline polyethylene【J1．Polymer 2005，46(25)：11798-11805．

『301 L．Berger,H．Kausch，C．Plummer,Structure and deforrnation mechanisms in

uhmwpe—fibres fJl．Polymer 2003，44(19)：5877-5884．

『3 1 1 K．Schneider’Investigation of structural changes in semi_crystalline polymers

during defoI'ination by synchrotron x-ray scattering fJl．Journal of Polymer Science

Part B：Polymer Physics 2010，48(14)：1 574—1 586．

万方数据



第4章宽温度一应变空间内聚乙烯油膜形态相图构建

第4章宽温度．应变空间内聚乙烯油膜形态相图构建

4．1引言

湿法作为一种广泛应用于制备具有均匀分布微孔、高孔隙率以及优异的力学

性能的聚烯烃薄膜制备方法，很多研究人员对其进行了大量研究。【1。3】这种加工

方法主要包括如下三个步骤：(i)通过搅拌和加热聚合物和溶剂混合物制备均匀

的混合物溶液；(ii)混合物溶液经过挤出和流延制备油膜；(iii)油膜经后拉伸、

溶剂萃取或者油膜经溶剂萃取、后热拉伸处理制备微孔薄膜。1441在后热拉伸加

工处理过程中，由相互贯穿的晶体簇和大量溶剂组成的油膜混合体系经拉伸外场

作用会经历复杂的微观结构重构过程，其中微孔膜最终的微观结构是由拉伸外场

和温度场耦合作用决定的。【6】因此，理解加热条件下，油膜在拉伸过程中形态结

构演化对于多孔薄膜加工具有很重要的意义。但是很少有研究人员系统性研究宽

温度．应变空间内聚乙烯油膜(聚乙烯／白油体系)微观结构重构过程，因此温度

场和拉伸外场耦合作用驱动结构演化机理还远远没有得到很好的理解。

半晶高分子材料拉伸时的形态结构演化过程在过去几十年已经得到很深入

的研究，[7q6】而这些相关研究可以用来帮助理解聚乙烯油膜体系在加工过程中发

生的结构演化。结合微聚焦SAXS、WAXS以及偏光显微镜(POM)等检测手段，

Nozue等人113]成功观测到等规聚丙烯(iPP)在拉伸过程中随着拉伸比的增大会

依次出现晶体沿着a轴方向无序排列、晶体沿着c轴方向取向和周期性排列、破

碎的片晶等微观结构。通过原子力显微镜(AFM)研究PP在单轴拉伸过程中的

结构演化，Cakmak等人【lo】观测到了如下的现象：小应变下片晶破碎成更小块状

晶体、随后形成微纤、较大应变下形成串晶状的结构以及大应变下片晶转化成纤

维状的晶体。Schneider等人114l也曾得到拉伸过程中类似的结果：较小应变下大

片晶由于片晶间架桥分子链连接处的应力集中作用破碎成较小的片晶、较大应变

下片晶转化成伸直链以及随后这些伸直链重结晶形成纤维状晶体。

温度对半晶高分子拉伸过程中结构演化的影响也已经得到了广泛的研究。114，

17-271当温度升高时，晶体结构单元热膨胀作用增强导致的晶体分子链运动能力明

显增强会使得晶体剪切破碎和折叠链片晶．伸直链晶转化变得更加容易发生。【22’

24JKajiyama等人128J认为晶体的破坏方式主要取决于拉伸温度的高低，在砺．松弛

温度附近(乙)，晶体倾向于破碎为较小的晶块，而在高于‰-松弛温度(乙)

下，拉伸会诱导晶体破碎为较大的晶块。根据S69udla等人129】提出的晶体位错分

万方数据



第4章宽温度-应变空间内聚乙烯油膜形态相图构建

子动力学模型，位错过程主要包括位错成核、位错生长扩散和最终形成贯穿整个

晶体的位错。需要特别指出的是位错生长扩散是通过晶体内分子链180。链扭曲

变形运动进行的，1301其中较高温度下较强的分子链运动能力使得沿着分子链方

向的链扭曲变形运动变得更加容易(位错生长扩散更快)。p n12D．J3C核磁共振

(ⅫⅥR)实验结果证明了晶体内分子链的180。伸缩振动频率在口．松弛温度附

近会增加几个数量级。1321在更高温度下(高于k)，Kang等人通过双量子(DQ)

NMR检测技术研究了iPP拉伸时的结构演化过程，证明了晶体中的折叠链可以

在拉伸作用下从晶体中被拉出形成伸直链晶体。ItS】

在本章工作中，利用原位同步辐射SAXS和WAXS技术研究了25 oC～110 oC

范围内聚乙烯油膜拉伸时的结构演化过程。聚乙烯油膜形态结构演化和力学行为

在四个温度区间内差异很大，其中这四个温度区间由％．松弛温度(R)，口11．松

弛温度(％)以及初始熔融温度(瓦删)划分而成的。根据实验结果得到了聚

乙烯油膜在拉伸过程中不同形态结构所对应的温度和应变窗口以及建立了聚乙

烯油膜在二维温度．应变空间内的形态相图。

4．2实验部分：

4．2．1原料和样品制备

聚乙烯重均分子量(M。,=600kg／m01)。初始油膜生产流程如下：首先质量分

为30％的聚乙烯粉末和白油混合物在定制的搅拌釜中进行溶胀处理，溶胀温度

为1000C，从而获得均匀的混合物溶液。混合物溶液经双螺杆挤出机挤出，其中

口模温度为2200C。最后通过流延辊冷却形成聚乙烯油膜，其中冷却辊温度为40

oC。这样制得的初始油膜厚度为0．625 mm。在初始油膜上裁取长度、宽度分别

为12．0 mm和4．5 mm的拉伸样条。

4．2．2样品表征

l样品真实溶剂含量测定

由于聚乙烯油膜会在升温条件下进行拉伸，因此为了确保结构参数定量化分

析的准确性，确定聚乙烯初始油膜中真实的溶剂含量以及溶剂在升温条件下不会

由于蒸发而发生溶剂含量变化是非常重要的。因此利用热失重分析仪(TGA

Q5000)对样品真实溶剂含量进行测定。测定过程中把萃取溶剂之后的油膜和初
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始油膜加热至700 oC，其中升温速率为10 oC／min和氮气通入速率为70 ml／min。

从图4．1中可以看到萃取溶剂之后的聚乙烯油膜和聚乙烯初始油膜热失重初始温

度分别为393 oC和162 oC，其中热失重原因分别为高温下聚乙烯降解和溶剂挥

发。因此，根据实验结果可以确定聚乙烯初始油膜的真实溶剂含量为53％和在升

温过程中不会发生因溶剂挥发而造成体系溶剂含量变化(拉伸温度最高为1100C，

低于聚乙烯初始油膜热失重初始温度162 oC)。

图4．1萃取溶剂之后的聚乙烯油膜和聚乙烯初始油膜热失重曲线，升温速率为10 oC／min。

2动态热机械分析(DMA)和差示扫描量热法(DSC)表征

DMA测试实验是利用DMA Q800进行的。油膜在DMA表征中从．40 oC被

加热至120 oC，升温速率为5 oC／rain，频率固定为l Hz。DSC测试实验是利用

DSC Q2000进行的，升温速率为10 oC／rain。实验结果如图4．2所示。

从图4．2(a)可以看到，损耗模量(G。)曲线和耗散因子(tan8)曲线波

谷位置对应于∥．松弛(大约．7 oC)，这是由无定形区分子链运动能力增强和晶体

间无定形协同运动过程造成的。G。曲线峰顶位置和储能模量(G’)曲线转折点

可以定义口，-松弛(大约42。C)，这意味着随着温度的升高，晶区分子链运动能

力的增加有利于片晶滑移。G。曲线转折点和tan6曲线峰顶位置(大约71 oC)可

以给出％-松弛，这是由晶体和无定形之间分子链的伸展-扩散运动能力增强引起

的。[331从图4．2(b)中的DSC曲线，可以得到油膜的初始熔融温度(瓦。=107

。C)和熔融峰温度(乙。=124 oc)。因此整个温度空间可以被划分为四个区间，

分别为温度区间I(乃<丁<毛。)、温度区间II(毛<丁<‰)、温度区间III

(‰<T<乙)和温度区间IV(T>乙)。
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图4．2(a)储能模量(G’)、耗散模量(G”)和耗散因子(tan6)曲线。(b)DSC曲

线。

4．2．3原位同步辐射SAXS和WAXS拉伸实验

结合原位同步辐射SAXS、WAXS和应力．应变曲线系统研究了不同温度下

聚乙烯油膜在拉伸过程中的结构演化规律。实验装置见第二章2．2．2实验仪器。

[21,341通过向拉伸装置中通入氮气来控制温度波动(±0．5 oc)。不同温度下拉伸样

品至断裂，拉伸温度范围为25 oC～110 oC，应变速率为0．025 S～。原位SAXS和

WAXS实验是在上海同步辐射光源BLl681线站进行的。X射线波长为0．124

nm，曝光时间为2．2 S，读图时间为5 S(每幅图对应7．2 s)。利用MARl65探测

器采集2DSAXS和2DWAXS图(图大小为2048像素点X2048像素点，像素点

尺寸为80岬)。Fit2D软件被用于处理2D SAXS图和2D WAXS图以及扣除空

气背底。Fit2D标定的样品到探测器距离分别为1950 mm和191 mm。

4．2．4数据处理方法

根据拟合得到的一维WAXS积分曲线，可以计算得到结晶度(鼍)：135-36]

鼍2南月．十以
(4．1)

其中4和A。分别代表了一维WAXS积分曲线拟合结果中晶体峰总面积和无

定形峰总面积。

以60 oC和应变2．88下的实验数据处理为例，图4．4(a)和(b)给出了沿

着予午线方向2D SAXS图mask积分示意图、一维SAXS积分曲线(凡一q)和

洛伦兹修正后的一维SAXS积分曲线(气92-q)。根据图4．4(b)中高斯拟合结
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果可以获得沿着拉伸方向晶体长周期(k)以及长周期分布规整性参数(△知)。

根据布拉格公式，可以利用IMq2一g曲线对应的峰位置(g一)来计算上M。计算

公式如下所示：137]

岛：旦 (4．2)
g∽

其中，△gM为k92-q曲线半峰宽，它代表了片晶长周期分布的规整性。△‰

值越大，那么片晶排列的周期性就越差。

4．3实验结果

4．3．1不同温度下的力学性能

图4．3(a)给出了600C下得到的一条代表性的工程应力．应变曲线(盯一占)

以及相应的一阶微分曲线(da／de一占)。这样一条典型的非线性力学曲线可以被

划分为三个变形区域：线性弹性区、应变软化区或者塑性变形区以及应力硬化区，

其中分割点分别位于应变0．42(屈服应变占，)和2．77(硬化应变岛)。s，和毛是

由do'／de曲线转折点定义得到的(如图4．3(a)中黑色虚线所示)。从图4．3(a)

可以看到应力首先随应变增加到￡。，近似线性增加至1．76 Mpa(屈服应力仃，)。

然后随着应变增加至毛，应力一直保持相对平缓的上升趋势，直至增加到5．22

MPa(硬化应力0"h)。最后在应力硬化区间，应力会出陡增的现象并且保持一直

增加的趋势直至断裂。图4．3(b)给出了不同温度下拉伸时的工程应力．应变曲

线。为了获得不同温度区间内样品的力学性能，按照图4．3(a)的方法从这些力

学曲线中分别提取了屈服点和硬化点(包括屈服应力和屈服应变以及硬化应变和

硬化应力)。图4．3(c)和(d)分别总结了占，和盯，以及“和O"h随温度变化规律。

从图中可以看到不同温度下的力学性能也可以被划分为四个温度区域，并且与

DMA和DSC曲线划分的温度区间符合的很好。在温度区间I中(乃寸if,曲)，

oey随着温度增加几乎保持不变，而盯。随着温度增加不断下降，此时样品拉伸过
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了塑性变形区并没有应力硬化现象出现。础R-fBq II中(毛<丁<‰)，此时

样品在拉伸过了塑性变形区会出现应力硬化现象，并且(占，，盯，)和(毛，0"h)都

随着拉伸温度增加而发生明显的下降。在温度区间III中(‰<T<乙)，随着

拉伸温度增加，(占。，盯，)下降趋势变缓而毛和O"h分别保持持续增加和持续下降

的趋势。在温度区间IV中(T>兀。。)，此时只有一个实验点，这是因为当温度

高于110 oC，样品会发生明显的熔融而难以进行拉伸实验。

20 30 40 50

6Qr}罢)80
90 100110 20 30 40 50

6：r}芒)80
90 100110

图4．3(a)60 oc下得到的一条代表性工程应力一应变曲线(盯一占)以及相应的一阶微分

曲线(deride一￡)，其中第一条和第二条黑色虚线分别对应于屈服点(0，q)和硬化

点(毛，％)。 (b)25。C-110 oc范围内不同温度下得到的盯一占曲线。 (c)和(d)q

和q以及巳和吒随温度变化总结曲线。

4．3．2 SAXS实验结果

图4．4给出了25 oC、60 oC、90 oC和110 oC下拉伸时获得的2D SAXS图，

其中水平方为子午线方向而竖直方向为赤道线方向。未拉伸之前(s=0)，所有

温度下都是沿着子午线方向的椭球形散射花样(这说明初始样在拉伸方向是由。一

定周期性排布的取向晶体组成的)。随着应变增大至1．8，在赤道线方向上会逐渐

出现梭状的散射花样。随着应变继续增大，较低温度下(25 oC和60 oC)，在子
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午线方向上形成向beamstop集中而赤道线方向有明显的条状散射花样，这说明

了此时出现了纤维状排列的晶体结构。而在较高温度下(900C和110 oC)，子午

线方向上会出现对称分布的离散椭球形和赤道线方向上尖锐的条状散射花样，这

意味着此时形成了串晶结构。在更大应变下，60 oC条件下，子午线方向上出现

了模糊的对称分布的椭球形散花样，而在25 oC下，子午线方向上几乎看不到明

显的椭球型散射花样，只能看到赤道线方向上的条纹状散射花样变得更加细长。

相对应地，随着温度升高，子午线方向上对称分布的椭球形散射花样越来越明显

而赤道方向上较宽的条纹状散射花样逐渐演变为针状的散射花样。不同温度下，

差异明显的散射花样演化过程揭示了不同温度下由于拉伸外场和温度场耦合作

用决定的演化过程是非常迥异的。为了更好的理解不同温度下的结构演化机理，

我们给出了如下的定量化处理结果。

图4．4 25 oc、60 oC、90 oc和110 oC下拉伸时获得的2D SAXS图。

图4．5(a)给出了60 oC下应变为2．88时(作为数据处理的代表)沿着子午

线方向2DSAXS图mask积分示意图以及一维SAXS积分曲线(九一q)。图4．5

(b)给出了经洛伦兹修正后的一维SAXS积分曲线(IMq2--q)。图4．5(c)总

结了不同应变下的IMq2—9曲线等高线图，其中强度集中区域(如图中蓝色虚线

所示)，在应变0．72之前，随着应变的增加逐渐向小q方向偏移。当应变大于0．90，

等高线中强度集中区域逐渐消失，这表明晶体周期性排列结构逐渐被破坏。当应
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变大于1．98，等高线图中新的强度集中区域开始出现并且逐渐向大q方向偏移。

为了更加深入理解油膜拉伸过程中的结构演化行为， 60。C下拉伸时的k和

△qM演化规律被总结在图4．5(d)中。在应变0．72之前，k从初始24nm近似

线性增加到35nm，与之相对应的幻M保持不断增加的趋势，这说明了此时体系

中晶体的周期性排列变差。在应变0．72-1．98范围内，‰和△gM均不可以被计算

得到。在更大应变下，k从22．6am保持不断减小的趋势直至19．3am，而△gM

从0．198nm’1不断下降至0．128nm～，这说明了此时晶体的周期性排列不断变好。

图4．5(a)应变2．88下沿着子午线方向2D SAXS图mask积分示意图以及一维SAXS积分

曲线，其中mask积分角度范围为±3。。 (b)一维SAXS积分曲线洛伦兹修正曲线

(k92一q)和相应的高斯拟合结果。 (c)气q2一q曲线等高线图。 (d)k和aqM演

化规律。拉伸温度为600C。

为了对宽温度一应变二维空间内的结构演化规律有一个大概了解，图4．6(a)

和(b)分别展示了25 oC～110 oC范围内拉伸过程中片晶长周期分布规整性参数

(AqM)和子午线方向上长周期(k)等高线图。如图4．6(a)所示，随着应变

的增加，却M保持不断下降的趋势，这是由拉伸诱导的晶体沿着拉伸方向周期性

R0
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排列过程造成的。并且△gM演化规律在不同温度区间内是截然不同的。在温度区

间I中，‰开始保持不断增加的趋势，直至匈M不能被计算得到，这说明了在

较大应变下，晶体的排列结构不是周期性的。在温度区间II中，却M均表现非线

性的演化规律，即先不断增加，△知不能被计算得到，随后又保持不断减小的趋

势。在温度区间III中，△‰先保持不断增加后不断减小的趋势，其演化规律转

折点，由80 oC应变下1．08减小为100 oC下应变0．54。此外，拉伸温度越高，

相同应变下对应的△gM越小。在温度区间Ⅳ中，在应变1．26之前，匈M几乎保

持不断下降的趋势，随后保持微弱的上升趋势。

如图4．6(b)所示，在温度区间I中，随着应变的增大，k首先从初始24

nm近似线性增加至46．5 nm。当应变大于1．08时，k已经不可以被计算得到，

这表明此时晶体的排列结构是非周期性的。在温度区间II中，在应变O．72之前，

k呈现非线性的演化规律，此时k从初始24．0 nm近似线性增加到50。C、60

oC和70 0C下43．0nm、35．3 nm和32．0nm，随后k不能被计算得到。在较大应

变下，周期性排列的晶体结构重现出现，500C、600C和70 oC下，其开始出现

的应变分别为2．34、1．98和1．62。对于温度区间III，在整个应变范围内，k均

呈现非线性的演化规律，即先保持不断增加后保持不断减小的趋势，不同温度下，

‰保持增加和下降趋势的转折点分别为80 oC对应1．08以及100 oC对应0．54。

在k保持下降的应变范围内，k先保持非常陡的下降趋势，随后达到类似平台

区域，最后又保持较陡的下降趋势。温度区间IV内的k演化规律与温度区间III

中非常相似，有一点不同是，当应变大于2．70时，k下降趋势明显变得很陡。

在峨和k等高线图中，比较密集的等高线区域对应着比较陡的变化趋势。．

为了更加清晰明了的追踪不同温度下，不同形态结构的转变，在图4．6中的

等高线图中，用一些边界线(红色虚线0、1、2和3)标出了不同温度下结构演

化曲线转折点。这些虚线可以把温度．应变空间分割成特定的几个区间，在相同

的温度．应变空间内，其结构演化规律比较类似。虚线0对应于不同温度下最接
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近应力-应变曲线中的屈服应变(图4．3)。虚线1对应于△gM和乙重新出现的应

变，这也是无周期性排列的晶体结构与重构的周期性排列的晶体结构的界限。虚

线2为△％和k下降趋势结束达到平台时对应的应变，也意味着周期性排列规

整性变好开始减弱和相对低和高周期性排列结构的界限。虚线3对应于2D SAXS

图中子午线方向上出现明显对称分布的离散椭球形和赤道线方向上尖锐的条状

散射花样的应变，这也是串晶结构出现的边界。
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图4．6(a)和(b)分别为25。C-130。C范围内拉伸过程中的△9M和k演化等高线图。

4．3．3 WAXS实验结果

图4．7给出了25 oC、60 oC、90 oC和110 oC下拉伸时获得的2D WAXS图。

未拉伸样品的2D WAXS图显示完整的衍射环，其中在赤道线方向上强度要相对

高一些，这说明晶体有一定取向排列。在应变0．36之前，2D WAXS图没有发生

明显的改变。在所有温度下，当应变位于拉伸的中期时，随着应变增大，2D WAXS

图会逐渐形成宽的衍射环和明亮的衍射斑点叠加的信号，并且(200)和(110)

晶面衍射斑点在赤道线方向七会越来越集中，这说明了拉伸过程形成了纤维状晶

体排列结构，该现象与图4．4中2D SAXS图中赤道线方向上的条纹状散射信号

相一致。而且温度越高会使得(200)和(110)晶面衍射弧在赤道线方向上越来

越窄，这说明温度升高有利于(200)和(110晶面衍射信号的集中。当应变大于

2．70时，随着应变增大，较低的温度下(25 oC、60 oC和90 oC)较宽的衍射环和

明亮的衍射斑点叠加的信号仍然存在，但是其宽的衍射环方位角越来越小而且明

亮的衍射斑点在赤道线方向上越来越集中。而在较高温度下(1 1 0。C)，(200)和

(110)晶面衍射斑点信号明显位于赤道线方向上，并且温度越高衍射亮斑信号

越倾向于在赤道线方向上集中，这表明较高温度下晶体沿着拉伸方向上的取向排

列结构更加均匀。
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图4．7 25 oC、60 oC、90 oC和110 oC下拉伸时获得的2D WAXS图。

图4．8(a)给出了60 oC下拉伸过程中的2D WAXS图一维积分曲线。在应

变0．36之前，两个晶面衍射峰强度几乎不变，随后随着应变增大，两个晶面衍射

峰强度不断下降。图4．8(b)给出了拉伸过程中(200)晶面一维方位角积分曲

线演化规律。在应变0．36之前，(200)晶面一维方位角积分曲线子午线方向和赤

道线方向上均出现了峰，其中子午线方向上比较宽的峰是由于流延的油膜样品中

存在一些扭曲的片晶。122，38。41】样品(200)晶面一维方位角积分曲线赤道线方向

上在拉伸之前存在比较宽的峰，这说油膜存在一定取向排列的晶体，并且该峰在

整个拉伸过程中一直存在。而且应变2．88下的(200)晶面一维方位角积分曲线

可以用两个高斯峰进行拟合(图4．8(c))，这说明了拉伸过程中晶体沿着拉伸方

向取向排列并不是均匀的。在拉伸过程中，只有部分晶体沿着拉伸方向高度取向。

按照第二章给出的高取向晶体含量(OC)半定量计算方法，其结果与结晶度(Z)，

垂直于(200)晶面方向的晶粒尺寸(厶。)(根据Scherrer公式计算得到122，42】)

总结在4．8(d)中。如图4．8(d)所示，应变0．36之前，结晶度几乎保持不变，

随着应变增大，结晶度从19％不断下降至15％(应变2．0)，当应变继续增大时，

结晶度下降趋势明显减缓。应变0．36之前，三：∞从18．6 nm减小至17．0 nm。随

后以相对比较平缓的下降趋势从17．0 nl／l减小到14．5 nlTl(应变2．0)。在应变

O．72-3．42范围内，OC几乎保持线性的增加趋势。
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图4．8(a)和(b)分别为拉伸过程中2D WAXS图一维积分曲线和(200)晶面一维方位

角积分曲线。 (c)应变2．88下的(200)晶面一维方位角积分曲线高斯拟合结果，其中红

色实心三角形对应最接近占，的应变。 (d)结晶度(丘)、晶粒尺寸(L200)演化规律和

高取向晶体含量(OC)演化规律。拉伸温度为60 0C。

图4．9(a)总结了25。C-110。C范围内，拉伸过程中Xc等高线图。在温度

区间I中，在应变O．54之前，以几乎保持20．5％不变，随着应变继续增大，鼍

不断减小至14．5％，并且不同温度下五演化规律几乎一样。在温度区间II中，

当应变大于0．54，Xc保持不断下降的趋势，且其下降趋势变平缓的转折点分别

为50。C对应2．34和70。C对应1．98。在温度区间III中， 80。C下，鼍先保持

比较快的下降趋势，当应变超过2．34，其下降趋势明显变平缓。而对于90oC和

100 oC，Z先保持略微下降后不断上升的趋势，这可能是由高温下拉伸诱导重结

晶造成的。在温度区间IV中，鼍一直保持不断上升的趋势。

图4．9(b)总结了25。C-110。C范围内，拉伸过程中厶∞等高线图。在温度

区间I中，不同温度下的三：∞演化规律非常相似。厶∞先从初始38．8nm很快减小

至25．5 nm，当应变超过O．36，厶∞以相对平缓的下降趋势减小至16．5 nm。对比

于温度区间I，在温度区间II中，不同温度下的／-200下降趋势差异很大，并且相
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同应变下的L2。。值更小，这说明了随着温度升高，两个温度区间内晶体的破碎方

式是不同的。在温度区间III中，厶∞先保持着比较快的下降，随后保持较平缓的

下降趋势以及应变大于2．70之后又明显变陡的下降趋势。在温度区间IV中的

厶。演化规律与温度区间III很相似，但是下降的趋势相对更陡一些。

图4．9(c)总结了25 oC～110 oC范围内，拉伸过程中OC等高线图。在温度

区间I中，当应变超过0．72，OC几乎线性增加到28％。在温度区间II中，OC

起初也几乎是保持线性增加的趋势，随后保持相对平缓的增加趋势，其转折点分

别为50 oC对应2．34而700C对应1．98。而且温度越高，相同应变下，OC越高，

这说明了升高温度有利于晶体沿着拉伸方向取向排列。相对于温度区间II，在温

度区间III中，OC上升的趋势更加陡一些。在温度区间IV中，OC一直保持近

似线性增加的趋势。值得注意的是虚线l对应于鼍和厶∞演化规律的转折点，也

对应于两种占主导晶体结构的转变边界(从无周期排列的晶体结构到重构形成的

周期性排列结构)，这是因为晶体的不同晶体排列结构会极大影响丘和厶∞演化

规律。虚线2对应于挺平台区初始应变和厶0。下降趋势变缓的初始应变，也对应

于较低周期性和较高周期性晶体排列结构的边界。此外，只在虚线3之后，一

直保持上升的趋势，也表明此时占主导的是串晶结构(图4．4和图4．7)，这是因

为高度伸展的分子链会促进重结晶。
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图4．9(a)、 (b)和(c)分别为25。C-110 oc范围内，拉伸过程中的Xo、‰、OC等
高线图。

4．3．4不同形态结构的定义

主要根据子午线方向上一维SAXS积分曲线(1M-q)和一维SAXS积分曲

线洛伦兹修正曲线(IMq2一q)，定义出的不同温度和不同应变下获得的差异很大

的形态结构(图4．11)。需要注意的是这些不同的形态结构也参考了相对应的2D

SAXS和2D WAXS图，为了阐述的简洁性，这里就不再详细描述不同形态结构

所对应的散射花样。

无周期性排列晶体结构：如图4．1l(a)和(c)所示(以25 oC为例)，应变

1．26和2．34下，子午线方向上凡一g曲线没有明显的峰出现，说明了体系中片晶

排列没有明显的周期性而是相对无规的分布在体系中(虽然片晶倾向于在拉伸方

向上取向排列)。与此同时，如图4．1l(b)和(d)所示，应变1．26和2．34下，

IMq2一q没有出现峰。因此在这些温度一应变窗口下，占主导的形态结构为无周期

性排列的晶体结构。

类似纤维状晶体捧列结构：如图4．1l(c)和(e)所示(以600C为例)，应

变2．34和3．06下，k一9曲线出现很宽和扁平的峰，这代表此时片晶沿着拉伸

方向排列具有一定周期性但是排列的规整性比较差。与此同时，如图4．11(d)

和(f)所示，应变2．34和3．06下的凡92一g曲线存在明显的峰。图4．10给出垂

直于拉伸方向的streak信号一维积分曲线(1E—q)，其中温度为60 oC，应变为

1．98。需要指出的是当应变大于1．98时，2D SAXS图中streak信号变得比较明

显。从图4．10可以看到‘一g曲线没有明显的峰。在拉伸过程中，无定形分子链

会沿着拉伸方向取向排列，并且在较大应变下伸展分子链形成束状排列的结构。

这些束状排列的分子链和取向排列的晶体共同形成类似纤维状的晶体排列结构，

这也是2D SAXS中竖直的streak散射信号来源。需要特别指出的是，这些类似

纤维状的晶体结构在垂直于拉伸方向上的排列不是周期性的。这也就是为什么无

法得到这些纤维状排列的晶体结构长周期的原因(无法得到厶)
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图4．10沿着赤道线方向mask积分示意图和一维SAXS积分曲线(IE—q)。其中拉伸温

度为60 oC，应变为1．98，mask角度范围为±50。

纤维状晶体排列结构：如图4．11(c)和(e)所示(以90 oC为例)，应变2．34

和3．06下，九一q曲线出现较宽和明显的峰，这说明沿着拉伸方向排列的晶体结

构具有明显的周期性。与此同时，如图4．11(d)和(f)所示，应变2．34和3．06

下的乇92一g曲线出现的峰比较尖锐和明显。伸展的分子链与周期排列较好的晶

体共同构成了纤维状晶体排列结构。

串晶：由图4．4和图4．7中的2D SAXS和2DWAXS图直接得到(以110 oC

为例)。
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图4．11不同温度区问内不同应变下子午线方向上一维SAXS积分曲线(九-q)和一维

SAXS积分曲线洛伦兹修正结果(气92-q)。

4．3．5串晶结构中片晶的相对含量(以蛐)

通过子午线区域总积分强度(厶蛐)和赤道线区域总积分强度(，曲汕)比值

来半定量化计算串晶结构中片晶的相对含量(k。)。其中Ik蛐主要来自串晶结

构中片晶的散射强度，而氏出主要对应于伸直链晶的散射强度。100。C和110。C

下拉伸过程中五蛐演化规律总结在图4．12中，可以明显观察到，随着应变增大，

丘。h。保持不断下降的趋势，说明了拉伸过程中折叠链片晶逐渐转化成伸直链晶。
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节
1 Meridional region

2 Equatorial re垂on

图4．12(a)llO oC下应变为2．88时的2D SAXS图，其中两条红色虚线1和2分别给出了

子午线和赤道线区域。 (b)子午线和赤道线区域一维SAXS积分曲线。 (c)100。C和

4．4讨论

1 10。C下拉伸过程中片晶相对含量(兀bab)演化规律。

根据上面给出的SAXS和W≯O(S实验结果，我们初步建立了二维温度一应变

空间内聚乙烯油膜形态相图和位于相应温度．应变区域的四种不同形态结构的模

型图(图4．13)。黑色实线分别对应于最接近屈服点的应变(线0)、无周期排列

的晶体结构与重构形成的周期性晶体排列结构分界线(线1)、类似纤维状晶体

排列结构和纤维状晶体排列结构分界线(线2)和串晶结构生成应变(线3)。不

同形态结构的定义如图4．11和图4．13所示。我们的讨论部分将集中在二维温度

．应变空间内温度场和拉伸外场耦合作用对不同形态结构的影响。

4．4．1无周期性晶体排列结构加工窗口

温度区间I(乃<丁<■)内，此时温度比较低，晶体分子链运动能力比较

弱而且应力局部集中现象也比较明显，114'43】这就可能导致应力诱导晶体不均匀

破碎以及晶体沿着拉伸方向不均匀的取向排列。事实上，当应变大于0．54，(200)

晶面一维方位角积分曲线由两个高斯峰叠加而成(图4．8(c))，这说明了低温下
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拉伸变形不是很均匀且晶体沿着拉伸方向上的取向排列也不是均匀的。在温度区

间I中，应变0．54与1．98之间，以从20．5％一直降低到16．5％(图4．9(a))，

厶。从25．0 nm快速减小至19．4rllTl(图4．9(b))，与之相对应，此时OC上升趋

势逐渐变缓慢(图4．9(c))，这说明了较低温度下的应力集中造成了晶体的非均

匀破坏。非均破坏的晶块倾向于在基体中无规的分布排列(虽然晶体会倾向于沿

着拉伸方向取向排列)，这也许导致了在该温度．应变窗口下占主导是无周期性排

列的晶体网结构(如图4．13模型图所示)。当温度高于疋．(温度区间II

(To,<丁<瓦。))，晶体内折叠分子链运动能力会因为晶体结构单元热膨胀效应

增强而明显增强，这会使得晶体内位错滑移变得更加容易以及由于溶剂存在使得

晶体沿着滑移面被切开成为主要的破坏方式。【25，29】因此，在线l之前(应变0．54

至1．98之前)，以从18．7％减d,N 15．2％，其降低的程度相对低温区要低(图4．9

(a))。而厶m以更陡的降低趋势从25．0nm减d,N 17．8nm(图4．9(b))。相对

温度区间l，在温度区间II中，OC增加的趋势更加明显，但是仍然处于较低的

值。因此，在该温度．应变区域内占主导的仍是无周期性排列的晶体网络结构

4．4．2类似纤维状晶体排列结构加工窗口

当温度比较高的时候，相对均匀的晶体破坏方式以及塑化剂润滑作用有利于

晶体在拉伸方向的周期性排列结构的形成，此时晶体沿着滑移面被切成更小的晶

体变得容易，这是由在较高温度下(高于to)晶体分子链运动能力明显增强以及

折叠链之问相互限制作用减弱造成的，而这．种晶体破坏方式会减少体系结晶度下

降的程度。这就是为什么在温度区间II中，当应变大于线l，Z下降趋势变缓

(图4．9(a))。k随应变增大不断减小的原因是更多晶体在应力作用下沿滑移

面被切成更多的晶块(图4．6(b))，而△‰表现明显的下降趋势(图4．6(a))。

在温度区间Ill(％<丁<‰)中，更高温度下晶体和无定形分子链运动能力更
强，这使得晶体减小的程度更低(图4．9(a))，这是由晶体沿着滑移面更容易被

切成较小片晶以及更明显的OC增加趋势引起的(图4．9(c))。

4．4．3纤维状晶体排列结构加工窗口
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当温度进入温度区间III内，由于晶体结构单元热膨胀效应增加，分子链180。

扭曲变形能力【32】或是晶体折叠分子链沿着分子链c轴方向上的伸展．扩散运动能

力大大增强，[44-451这使得晶体内折叠的分子链在外力作用下可能被从晶体拉出形

成伸直的分子链。眦46】而且这种局部的更加容易拉出分子链有利于分子链的平

行排列和晶体沿着拉伸方向周期性结构的重构。这些高度取向的伸直链可以充当

成核位点以及在塑化剂作用下分子链运动能力大大增强，这些有利于较低程度伸

展的分子链以折叠链的方式沿着伸直链生长形成高度取向和周期性排列的晶体

结构。[47-50]△9。保持着相对平缓的下降趋势。虽然拉伸诱导晶体的取向排列有利

于△矾．减小，但是与此同时重结晶形成的片晶内插参与周期性排列的结构重构则

会导致△gM增大，两种因素的耦合作用造成了较为平缓幻M下降趋势。当应变大

于2．70，k表现相对明显的下降趋势而△‰保持相对平缓的增加趋势，这种现

象的原因是更高温度下更多折叠链从晶体中被拉出形成伸直链促进更多的新生

成片晶参与周期性排列晶体结构的重构。更高的结晶度和更高的OC有利于沿着

拉伸方向形成周期性排列的晶体结构，这可能也是纤维状排列的晶体结构出现的

原因。在温度区Ⅳ中(T>7"0。。)，当应变超过线2，以保持明显的增加趋势，

这是由较高温度下重结晶过程更明显引起的(图4．9(a))。k保持明显下降的

趋势(图4．6(b))而△q．．保持缓慢增加的趋势(图4．6(a))，这可能是更多新

生成的片晶内插进入周期性排列的晶体结构中引起的。

4．4．4串晶结构加工窗口

当温度高于100 oc，较强的分子链运动能力使得晶体内折叠的分子链在外力

作用被拉出晶体形成伸直的相互之间平行排列的分子链结构变得比较容易，而且

平行排列的分子链结构更有利于高度取向和周期性排列的新晶体形成和原有晶

体沿着拉伸方向周期性排列，两者综合作用可以用来解释串晶结构的形成(应变

大于线3)。更重要的是，五蝴保持明显的下降趋势(图4．12(c))而△‰保持

明显的上升趋势(图4．6(a))，这是由于重结晶过程产生的新的晶体会加入周期

性排列的晶体网络中和拉伸诱导折叠链片晶向伸直链转化(如图4．12(c)所示，

五蛐保持不断下降的趋势)会造成片晶的周期性排列结构变差。

总的来说，随着温度升高，由于晶体结构单元热膨胀效应作用，分子链运动
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能力会不断增强，这使得片晶滑移破坏或者晶体与无定形间伸展．扩散运动能力

大大增强，从而造成了不同的晶体破坏方方式，而不同破碎方式产生的晶块在无

定形中重排和分散最终形成不同的形态结构。

III

II

I

Hencky Strain

图4．13二维温度．应变空间内聚乙烯油膜形态相图。浅蓝色、粉红色、橙色以及红色区域

分别对应：无周期性排列晶体结构，类似纤维状晶体排列结构，纤维状晶体排列结构以及

串晶结构。

4．5结论

利用原位同步辐射SAXS和WAXS技术研究了25 oC～110 oC范围内聚乙烯

油膜拉伸过程中的结构演化规律。不同温度下不同的晶体破坏方式产生的差异很

大的晶块或者重结晶过程中产生的新的晶体在体系中分布和重构形成的不同形

态结构集中在特定的温度一应变区域。根据△gM、k、墨、厶。。和OC等高线

图，我们构建了二维温度一应变空间内聚乙烯油膜形态相图。该相图可以更加容

易追踪不同温度一应变区间内占主导的形态结构：即无周期性排列晶体结构，类

似纤维状晶体排列结构，纤维状晶体排列结构以及串晶结构。
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第5章聚乙烯油膜双向拉伸过程中形态相图构建

5．1引言

双向拉伸取向聚乙烯和聚丙烯由于在平面方向上优异的力学性能(较高的模

量和拉伸强度等)、抗穿刺强度、化学稳定性和热稳定性(较低的热收缩性)等

优点而被广泛应用于包装、电池隔膜等领域。【1。3】一般来说主要有两种制备高性

能双向拉伸取向薄膜的加工方法，它们是吹膜和双向拉伸加工。[4-5]在吹膜加工

过程中，聚合物溶体被吹成管状，此时薄膜在轴向和圆周方向均受到拉伸作用。

与之相对应的，在双向拉伸过程中，流延膜在纵向拉伸方向(MD)和横向拉伸

方向(TD)会受到异步或是同步拉伸作用。薄膜最终的形态结构(如结晶度、取

向度以及片晶排列网络结构)是由双向拉伸过程中MD和TD方向拉伸比的耦合

作用决定的，从而极大的影响薄膜最终的产品性能。[61因此弄清楚双向拉伸过程

中薄膜形态结构演化过程以及弄清楚MD—TD应变空间内不同形态结构分布对于

设计和获得具有不同性能的薄膜是非常必要的。

半晶高分子材料拉伸时的结构演化过程已经被很多研究人员进行了比较深

入的研究，[7-15]而这对于理解双向拉伸过程中结构演化具有非常重要的指导作用。

当拉伸温度接近聚合物熔点的时候(高于￡．)，晶体中折叠链伸展一扩散运动能

力大大增强，在拉伸作用下，分子链可能被从晶体中拉伸出来形成伸直链晶体，

这也可以用来解释拉伸过程中片晶向纤维状晶体结构转化现象。[16-171而且拉伸诱

导熔融重结晶机理也成为新形成的高度取向排列的晶体或是形成串晶结构中沿

着shish生长的片晶重要贡献因素。【”’2l】值得注意的是体系中塑化剂的存在不仅

有利于增强分子链运动能力而且有利于分子链沿着拉伸方向平行排列。【22．

25[Chen等人f22】发现体系存在塑化剂条件下，施加在片晶上的不均匀应力场会使

得体系在不同方位角上片晶依次发生局部熔融。根据Li等人【24]观测结果，拉伸

UHMWPE与溶剂混合物会获得更高的取向和倾斜排列的片晶结构。

经过不同MD拉伸比后具有的不同形态结构会极大的影响TD拉伸时的结

构演化过程，这是因为片晶不同程度的取向排列、片晶间相互贯联接结构以及纤

维状晶体排列结构会使得体系中应力场的分布极大不同。研究发现双向拉伸薄膜

最终形态结构主要是由MD和TD拉伸比组合决定的。【6，26_27】根据原子力显微镜

(AFM)观测结果，Nie等人【28】发现经较低MD拉伸比和较大TD拉伸比依次拉

伸的薄膜具有沿着TD取向排列的粗纤维状晶体和倾向于沿着MD方向取向排

列的较细纤维状晶体组成的网络状结构，而经较大MD拉伸比和较小TD拉伸比
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的薄膜具有近似无规分布的纤维状晶体互穿网络结构。结合SAXS、WAXS和

AFM检测手段，Lupke等人【5】发现具有高度取向排列晶体结构的薄膜在TD拉伸

过程中，首先晶体之间发生相互分离，随后向TD方向倾斜，在较大应变下发生

片晶向纤维状晶体转化和形成分子链在平面方向无规取向的纤维状晶体互穿网

络结构以及最后形成沿着TD方向取向排列的纤维状晶体网络结构。通过原位傅

里叶红外(FTIR)检测手段深入研究等规聚丙烯(iPP)薄膜在异步双向拉伸过

程中分子链取向行为，Nitta等人【291指出iPP晶区和无定形区分子链倾向于先沿

着MD方向取向然后经过旋转后沿着TD方向取向。虽然弄清楚双向拉伸过程中

结构演化在科学研究和实际N-v过程都有比较大的价值，但是相关的原位研究却

比较少。[30-31]因此我们利用原位同步辐射SAXS和WAXS检测手段研究了聚乙

烯油膜异步双向拉伸时的结构演化过程。

在本章工作中，利用原位同步辐射SAXS和WAXS检测手段研究了90 oC下

经不同MD应变拉伸的聚乙烯油膜在TD拉伸过程中的结构演化规律。我们提出

三种不同的TD拉伸变形机理，其主要是根据不同MD拉伸应变决定的初始形态

结构来区分的：(i)经较小MD应变获得的沿MD方向低取向排列的晶体结构：

(ii)中等MD应变下获得的沿MD方向高度取向的片晶和纤维状晶体结构；

(iii)较大MD应变下获得的串晶结构。通过分析SAXS和WAXS实验结果，

我们建立了二维MD—TD应变空间内聚乙烯油膜形态相图，该相图有利于深入理

解MD和TD应变耦合作用关系对最终不同的形态结构的影响以及弄清楚这些

不同形态结构在二维MD．TD应变空间内的分布。

5．2实验部分

5．2．1原料和样品制备

聚乙烯重均分子量(Mw=600kg／m01)。初始油膜生产流程见第4章4．2．1原

料和样品制备，其中油膜厚度为0．625 mm。图5．1给出了经MD拉伸制备样品

示意图。在初始油膜上截取的样条尺寸长、宽分别为．21 mm和20mm(如图5．1

黄色区域所示)。利用实验室自制的伸展流变仪，在90 oC下，以应变速率0．025

S‘1 MD拉伸至应变(0．6、1．35、1．8、2．4和3．O)，保持拉伸样张紧状态，对其热

稳定3 min。再沿TD方向截取宽为6 mm的样条(如图5．1中青色区域所示)，

其中不同MD应变样品编号分别为M0．6、M1．35、M1．8、M2．4和M3．0。最后

在90 oC下，以应变速率0．025 S～，TD拉伸样品至断裂，并且利用原位同步辐

射SAXS和WAXS检测TD拉伸时的结构演化过程。
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㈣s《≥一客一净
图5．1样品制各示意图，拉伸温度90 oC，应变速率O．025 S～。

5．2．2原位SAXS和WAXS横向(TD)拉伸实验

结合原位同步辐射‘SAXS和WAXS系统研究了聚乙烯油膜TD拉伸至断裂

过程中的结构演化规律。实验装置见第2章2．2．2实验仪器。原位SAXS和WAXS

实验是在上海同步辐射光源BLl6Bl线站进行的。x射线波长为0．124 am，曝

光时间为2．2 S，读图时间为5 S(每幅图对应7．2 S)。2D SAXS和2D WAXS图

是利用MARl65探测器采集的(图大小为2048像素点×2048像素点以及像素点

尺寸为80岬)，样品到探测器距离分别为1950 mm和191 mm。FIT2D软件被

用于处理2D SAXS图和2D撇S图以及扣除空气背底。
5．2．3数据处理方法

根据拟合得到的一维WAXS积分曲线，可以计算得到结晶度(墨)，计算

公式如下：【32】

鼍2
4A+e4

(5．1)

其中4和Aa分别对应于拟合曲线晶体峰总面积和无定形峰总面积。

以MD应变为0．6，TD应变为1．44下的实验数据处理为例进行介绍。图5．4

(a)和图5．5(a)分别给出了沿着2D SAXS图TD方向mask积分示意图、沿

着TD方向上的一维SAXS积分曲线(‰一q)和相应的洛伦兹修正曲线

(‰92-q)以及沿着2D SAXS图MD方向mask积分示意图、沿着MD方向

上的一维SAXS积分曲线(k—g)和相应的洛伦兹修正曲线(k92-q)。根

据图5．4(b)和图5．5(b)中的高斯拟合结果，分别可以得到沿着TD方向的长

周期(‰)和片晶长周期分布规整性参数(匈TD)以及沿着MD方向的长周期

(‰)和片晶长周期分布规整性参数(幻m)。根据布拉格方程，由‰92一q
99
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曲线对应的峰位置qTD，一和k92一q曲线对应的峰位置g№一分别计算k和

kD，计算公式如下：㈣

k：上L，k：上L (5．2)
qTD。mx qUD。l“

其中△‰和幻m分别为ITDq2-q和k92-q曲线的半峰宽，分别代表了沿

着TD和MD方向上片晶长周期分布的规整性参数。△劬D和幻MD越大，分别表

示沿着TD和IVID方向上片晶周期排列的规整性越差。

5．3实验结果

5．3．1不同MD应变下。TD拉伸时的力学性能

图5．2(a)给出了IVID为0．6时，TD拉伸过程中得到的工程应力．应变曲线

(盯一占)和相应的一阶微分曲线(&tide)。该力学曲线可以被划分为三个变形

区域：线性弹性区、应变软化区或者塑性变形区以及应力硬化区，其中分割点分

别位于应变0．29(屈服应变占，)和2．77(硬化应变毛)。其中屈服应变s，和硬化

应变毛是由dot／de曲线转折点定义得到的(如图5．2(a)中黑色虚线所示)。从

图5．2(a)可以看到，随着应变增加，应力首先近似线性增加，当应变达到s一

应力增加至0．84 MPa(屈服应力盯，)。随着应变继续增大至q，应力保持近似线

性的增加趋势，但是其增加趋势相对变缓，直至增加到1．51 MPa(硬化应力％)。

当应变超过毛，会出现明显的应力硬化现象，且此时应力增加的趋势会变得比较

陡。图5．3(b)给出了不同MD应变下，TD拉伸时的工程应力一应变曲线。按照

图5．3(a)的方法从这些力学曲线中分别提取了屈服点和硬化点(包括屈服应力

和屈服应变以及硬化应变和硬化应力)。图5．2(c)和图5．2(d)分别总结了￡、．

和O'y以及0和吒随MD应变变化规律。从图5．2(c)可以看到，随着MD应变

增大，￡，不断下降，而仃，不断上升。从图5．2(d)中可以看到，随着MD应变

100

万方数据



第5章聚乙烯油膜双向拉伸过程中形态相图构建

增大，q和q均不断上升。

图5．2(a)MD为0．6时，TD拉伸过程中得到的工程应力．应变曲线(仃一占)和相应的一

阶微分曲线(deride一占)，其中第一条和第二条黑色虚线分别对应于屈服点‘0，q)

和硬化点(Eh o-,)。 (b)不同MD应变下，TD拉伸时得到的工程应力-应变曲线。

(c)和(d)分别为占，7(flO"，以及气 o-h随MD应变变化总结曲线

5．3．2 SAXS实验结果

图5．3给出了样品M0．6、MI．8和M3．0，在TD拉伸过程中获得的2D SAXS

图。其中水平方向定义为TD方向而竖直方向对应于MD方向。随着MD应变增

，大，沿着TD方向上出现了明显的streak信号。当MD应变较小时(M0．6)，未

拉伸时，2D SAXS图为沿着MD方向椭球形信号，这意味着初始结构为沿着ME)

方．向有一定周期性排列的晶体结构。随着TD应变增大，逐渐变为沿着MD方向

的长梭形信号(TD应变为1．44)，这意味着此时生成了沿着MD方向取向排列

的类似纤维状晶体排列结构。当TD应变增大到2．16时，可以看到沿着MD方

向比较宽的和明显的streak以及沿着MD方向对称分布的微弱椭球型散射信号，

这代表了沿着TD方向取向排列的类似纤维状晶体结构的形成。而随着TD应变

继续增大，MD方向上比较宽的streak信号逐渐变成细长和尖锐的streak，与之

相对应的TD方向对称分布的椭球信号逐渐变弱，这说明拉伸会诱导片晶逐渐向

纤维状晶体转化。当MD应变较大时(M3．0)，未拉伸时，2D SAXS图为沿着
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MD方向具有明显的streak和沿着TD方向为对称分布的椭球形信号，这意味着

初始结构为串晶结构。当TD应变为0．36和0．54时，此时出现近似球形信号，

这说明体系中纤维状晶体近似在平面方向无规取向而形成纤维状晶体网络结构。

随后可以看到沿着IVID方向的梭形信号(TD应变为1．08)。在更大TD应变的条

件下，沿着MD方向较宽的streak信号逐渐变得细长而且沿着TD方向对称分布

的椭球信号逐渐变得模糊和几乎看不清楚了。

M0．6

0 0．18 O．36

够

0．72 1．_14

]厂
2．70 3．-12 3．96

叼]厂
M1．8

O O．18 0．36

田田E
O f}．18 O．36

2．88 3．-12 3．78

田][
3．06 3．42 3．78

I、ID

图5．3样品M0．6、MI．8和M3．0 TD拉伸过程中获得的2D SAXS图。红色数字分别代表最

接近占。和毛的应变。TD方向为水平方向。

图5．4(a)给出了90 oC下MD应变为0．6时(作为数据处理的代表)，TD

应变为1．44时沿着TD方向2D SAXS图mask积分示意图以及一维SAXS积分

曲线(k—q)，这说明了此时晶体沿着TD方向取向排列并且形成一定周期性

排列的结构。为了定量分析2D SAXS图，图5．4(b)给出了经洛伦兹修正后的

一维SAXS积分曲线(Iavq2一q)和相应高的斯拟合结果。图5．4(c)总结了不

同TD应变下的ITDq2--q曲线等高线图，其中强度集中位置(如蓝色虚线所示)，

在TD应变0．36之前，随着TD应变的增加逐渐向小q方向偏移。随后等高线图

中强度集中现象逐渐消失，这表明沿着TD方向上的晶体周期性排列结构逐渐被

破坏。当TD应变大于1．44，等高线图中新的散射集中区域开始出现并且逐渐向

大q方向偏移。图5．4(d)给出了TD拉伸过程中k和△‰演化规律。可以看

到，在TD应变0．36之前，k从初始25．5 nlTl近似线性增加到26．5 nm，与之相
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对应的幻M呈现微弱的增加趋势，这说明了此时体系中沿着TD方向上晶体的周

期性排列变差。随后，在TD应变0．36和1．44之间，‰和△‰均不能计算得

到。随后，k从27．7 nm保持不断减小的趋势直至25．7 am(TD应变2．16)，而

与此同时，△gM从0．130nm。1保持不断下降的趋势直至0．110am～，这说明了TD

方向上的晶体周期性排列不断变好。随着TD应变继续增大，0D保持比较明显

的下降趋势而△gTD保持比较明显的上升趋势。

图5．4(a)MD应变为1．44，TD拉伸过程中沿着TD方向2D SAXS图mask积分示意图以

及一维SAXS积分曲线(‰-q)，其中mask积分角度范围为±3。。 (b)一维SAXS积

分曲线洛伦兹修正曲线(，TD92-q)和相应的高斯拟合结果。 (c)‰92-q曲线等高线

图。(d)‰和△‰演化规律。拉伸温度为90。C。

图5．5(a)给出了900C下MD变为0．6时(作为数据处理的代表)，TD应

变为1．44时沿着MD方向2D SAXS图mask积分示意图以及一维SAXS积分曲

线(k—q)，这说明了此时晶体沿着MD方向有一定取向排列以及有一定周期

性排列。图5．5(b)给出了经洛伦兹修正后的一维SAXS积分曲线(k92—日)

和相应的高斯拟合结果。图5．5(c)总结了不同TD应变下的k92—9曲线等高
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线图，其中强度集中位置(如图中蓝色虚线所示)，在TD应变0．36之前，随着

TD应变的增大向大q方向有微弱偏移随后向大q方向有明显的偏移。当TD应

变大于1．44，强度集中现象完全消失不见，这意味沿着MD方向晶体的排列是无

周期性的。图5．5(d)给出了TD拉伸过程中k和△g地演化规律。可以看到，

在TD应变0．36之前，k从初始25．5 nm保持微弱的下降趋势直至26．5 nm随

后保持明显的下降趋势直至20．7 nm。与之相对应的△9M首先几乎保持在0．154

nm‘1不变随后保持明显的增加趋势直至0．236 rim～。当TD应变大于1．44，k

和△‰均不能计算得到，这是沿MD方向排列的晶体向TD方向旋转和晶体沿

着TD方向取向排列破坏了MD方向上周期性排列的晶体结构造成的。

图5．5(a)MD应变为1．44，TD拉伸过程中沿着MD方向2D SAXS图mask积分示意图

以及一维SAXS积分曲线(1MD—q)，其中mask积分角度范围为±3。。 (b)一维SAXS

积分曲线洛伦兹修正曲线(厶IDq2一q)和相应的高斯拟合结果。 (c)，Ⅷ92-q曲线等

高线图。 (d)k和△9坳演化规律。拉伸温度为90。C。

图5．6(a)和(b)分别展示了TD拉伸过程中‰和△‰等高线图。当TD

应变比较小的时候，‰和匀TD均不能被计算得到，这说明此时晶体主要沿着MD

方向取向排列而在TD方向上为无周期性晶体排列结构。随着TD应变增加，k
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和△‰开始出现的TD应变分别为M0．6对应1．44而M3．0对应1．08，随后均保

持明显的下降趋势，这是由拉伸诱导的晶体沿着TD取向排列造成的。‰和△％

曲线转折点分别为M0．6对应2．16而M3．0对应1．62。超过转变应变点，k先

保持比较平缓的下降趋势随后表现比较陡的下降趋势。与此同时，△9TD先保持类

似平台的阶段随后保持明显的增加趋势。值得注意的是，随着MD应变增大，

△‰在TD拉伸后期的上升趋势越陡。图5．6(c)和(d)分别总结了‰和△gⅧ

等高线图。如图5．6(c)所示，k保持不断的下降趋势从初始25．5nm降低到

TD应变1．44处20．7 nm(M0．6)，而对于M3．0，k从24．0 nnl不断减小至TD

应变0．54处21．6nm。与之相对应的△gⅧ保持不断增加的趋势从初始0．153nm。

增加到0．236 nnl～(M0．6)，而对于M3．0，△gm从0．120 nm’1不断增加至0．225

nm～，这是由沿着MD方向取向排列的晶体逐渐向TD方向旋转破坏了晶体周期

性排列结构造成的。并且随着MD应变增大，△‰增加的趋势变得越明显。

为了更深入理解二维MD—TD应变空间内聚乙烯油膜不同形态结构转变以及

不同形态结构的分布，在图5．6中的等高线图中，用一些边界线(红色虚线l、

2、3)标出了不同MD应变样品在TD拉伸过程中结构演化曲线转折点。这些虚

线可以把二维MD．TD应变空间分割成特定的几个区间，在相同区间内其结构演

化规律比较类似。虚线l对应于k和△‰消失的应变，这是由沿着MD方向

周期性排列的晶体结构破坏与重构形成近似无周期排列的晶体结构造成的。虚线

2对应于‰和蛆D开始出现的应变，这也给出了近似无周期性排列晶体结构与

沿着TD方向上取向排列的纤维状晶体结构的边界。虚线3对应于2D SAXS图

中子午线方向上出现明显对称分布的离散椭球形和赤道线方向上尖锐的streak

信号、k开始出现平台以及△gTD开始上升对应的应变，这也是串晶结构出现的

边界。
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图5．6(a)、 (b)、 (c)和(d)分别为不同MD应变样品，TD拉伸过程中的‰、

AqrD、kD和△q旧等高线图。

5．3．3 WAXS实验结果

图5．7给出了不同MD应变下，TD拉伸时获得的2D WAXS图。当MD应

变较小时(M0．6)，在拉伸之前，2DWAXS图(200)和(110)晶面衍射信号由

沿水平方向具有一定集中的衍射弧和比较宽的衍射环组成。当TD应变小于1．44，

随着TD应变增大，斜角方向出现较亮的衍射弧叠加在很宽的衍射环上的信号以

及沿着水平方向强度集中的信号，这是由TD拉伸过程中片晶向TD方向旋转取

向造成的。随着TD应变继续增大，当TD应变大于2．16，(200)和(110)晶面

为明亮的斑点信号，这意味着沿着TD方向形成了取向排列的纤维状晶体结构，

这与图5．3中2D SAXS图中沿着MD方向上streak信号相一致。当TD应变更

大时，2D WAXS图没有发生明显的变化。当MD应变较大时(M3．0)，在拉伸

之前，2D WAXS图是由水平方向上亮斑叠加在相对较窄的衍射弧上的信号组成

的，这意味着此时晶体沿着MD方向有明显的取向排列结构。随着TD应变增

加，比较明亮的斑点信号变弱，而且衍射弧信号变宽，进而几乎转变为整个衍射

环信号(0．36和0．54)，结合图5．3中2D SAXS图中近似圆形的散射信号，可以

推测此时是由近似无规分布的纤维状晶体结构组成。随着应变继续增大，在竖直

方向出现了较宽的衍射弧信号，且弧度越来越小。当TD应变大于2．16，2DWAXS
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图均为竖直方向集中的斑点状信号，且变化不是很明显。

0 O．J8 0．36 0．90 1．26 2．16 2．88 3．-12 3．78

313．0

0 0．18 0．36 0．54 1．08 2．16 3．06 2．88 3．78

A1D

图5．7样品M0．6、M1．8和M3．0 TD拉伸过程中获得的2D WAXS图。

图5．8(a)给出了不同TD应变下2DWAXS图中(110)晶面～维方位角积

分曲线等高线图(以M0．6为例)。在TD应变0．36之前，衍射峰均位于水平方

向上，随后衍射峰位置出现在斜角方向并且逐渐向竖直方向偏移(如蓝色虚线

所示)，需要指出的是在竖直方向一直存在衍射峰集中信号(TD应变小于1．44)，

这说明了TD拉伸过程中晶体逐渐向TD方向旋转。当TD应变大于1．44，竖直

方向衍射峰集中信号一直存在。图5．8(b)给出了不同TD应变下一维2D WAXS

积分曲线，可以看到(1 10)和(200)峰强度随TD应变增大呈现微弱的下降趋

势，随后当TD应变大于0．36，峰强度会发生明显的降低。图5．8(c)和(d)分

别给出了M1．8和M3．0样品TD拉伸过程中(110)晶面一维方位角积分曲线等

高线图。可以看到随着TD应变增大，斜角方向均未看到明显的衍射峰集中信号

和逐渐向竖直方向偏移的现象。图5．8(c)和(d)分别给出了不同MD应变样

品，TD拉伸过程中结晶度(K)和垂直于(110)晶面方向上的晶粒尺寸(厶m)

(晶粒尺寸根据Scherrer公式计算得到)等高线图。可以看到Z在TD应变0．36

之前几乎保持不变，随后从19％下降至TD应变1．98处15％，之后其下降趋势

明显变缓。与之相对应的厶m从初始18．6 nnl快速下降至TD应变0．36处17．o

nm，随后以比较缓慢的下降趋势减小至14．5nm。值得注意的是，线2对应于舡

和厶。。较快下降趋势终止的应变。线3对应于置开始明显上升的应变，此时体系

由于重结晶过程会形成沿TD方向高度取向和周期性排列的晶体结构，这些重结

晶形成的片晶倾向于沿着伸直链方向生长，从而有利于串晶结构的生成。图5．8
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(e)和(f)分别为M1．8和M3．0样品，TD拉伸过程中(110)晶面一维方位

角积分曲线等高线图。
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图5．8(a)和(b)分别为不同TD应变下2D WAXS图中(110)晶面一维方位角积分曲

线等高线图和一维积分曲线(M0．6)。 (c)和(d)分别为不同MD应变样品，TD拉伸

过程中的为Xc和厶lo演化等高线图。 (e)和(f)分别为MI．8和M3．0样品，TD拉伸过

程中(1 10)晶面一维方位角积分曲线等高线图。

图5．9(a)给出了沿着水平方向和竖直方向2D WAXS图mask积分示意图

(以M0．6为例)。图5．9(b)和(c)分别给出了TD拉伸过程中，沿着水平和

竖直方向2D WAXS图一维积分曲线等高线图。如图5．9(b)所示，随着TD应

变增大，(110 3和(200)峰强度逐渐增强，并且在TD应变1．44处，一维积分

曲线中(110)和(200)峰出现明显的集中现象，这与(110)晶面方位角积分曲

线倾向于在竖直方向逐渐集中相一致，这是因为随着TD拉伸，MD方向上取向

排列的晶体逐渐向TD方向发生旋转。随后(110)和(200)峰强度逐渐降低。
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图5．9(d)给出了M0．6样品TD拉伸过程中，沿着TD方向的结晶度(XrD)和

晶粒尺寸(厶。0’TD)以及沿着MD方向的结晶度(XMD)和晶粒尺寸中(厶10，Ⅷ)

演化规律。可以看到-‰随着TD应变增加从初始13．7％不断增加到转折应变

2．16处51．5％，这是由晶体向TD方向旋转和取向排列造成的。当TD应变大于

转折应变2．16，‰保持微弱的增加趋势至54．8％，这可能是体系中存在重结晶

引起的(如图5．8(c)所示，当应变大于2．16，整体结晶度(xo)一直保持微弱

的上升趋势)。与之相对应的厶。。．TD保持不断下降的趋势从28．8 nm减小至TD应

变1．44处12．8 nm，随后保持微弱的减小趋势至11．0 nm。此外，。‰从34．O％

减小至TD应变I．44处2．8％，这再次验证了晶体向着TD方向旋转和取向排列。

而且还可以看到厶。o．№从31．1 nm不断减小至约22．8nm。

‘n’凸 (b)

∥(tl
鬓一
峨

图5．9(a)2D WAXS图中沿着水平和竖直方向mask积分示意图(M0．6)。其中mask积

分角度范围为±10。。(b)和(c)分别为沿着水平方向和竖直方向2DWAXS一维积分曲

线等高线图a(d)TD拉伸过程中‰、厶10‘TD、x岫和厶10,m演化规律。

图5．10总结了不同MD应变样品，TD拉伸过程中XrD、厶。。．TD、xm和

厶10’m等高线图。‰先保持不断增加的趋势随后保持类似平台的状态，其中起
109

lui≮i!、、

北

∞

埔

M

¨

琵

D

争LI．)ul弘尝l弘}I。

万方数据



第5章聚乙烯油膜双向拉伸过程中形态相图构建

始TD应变分别为M0．6对应1．44而M3．0对应1．08。最后保持缓慢增加的趋势，

起始TD应变分别为M0．6对应2．16而M3．0对应1．62。随着MD应变继续增大，

相同TD应变下的‰更小，这是因为重结晶过程更弱(如图5．8(c)所示，随

着MD应变增大，‰上升趋势变得更平缓)。与之相对应的厶。otTD很快先从初

始28．8nm下降至11．2nm，然后保持近似平台的状态，但是达到平台的起始TD

应变分别为M0．6对应1．44而M3．0对应1．08。x岫一直保持不断下降的趋势，

且下降至O％的TD应变分别为M0．6对应1．44而M3．0对应0．54，这说明了随着

MD应变增大，TD拉伸时MD方向上的晶体更容易沿着TD方向重新取向排列。

随着MD应变增大，厶m地下降的趋势明显变缓，而当IVID应变大于1．80，厶。。，m

几乎保持不变。需要指出的是线2对应于‰进入类似平台状态的起始应变、

厶。。．，D开始进入平台区的起始应变以及x、∞和厶10,m演化行为终止的应变，这说

明了此时沿着IVID方向取向排列的晶体几乎都重新在TD方向上取向排列了。线

3对应了‰开始缓慢上升的起始应变，这对应于明显的重结晶过程开始。

图5．10(a)、(b)、(c)和(d)分别为不同MD应变样品，TD拉伸过程中‰、

厶10'TD、扎D和厶。。，Ⅷ等高线图。
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5．4讨论

5．4．1低MD应变下(M0．6)，TD拉伸时的变形机理

低IvID应变下，初始结构为沿MD方向低取向排列的晶体结构。如图5．5(d)

所示，在TD拉伸过程中，可以发现k先从初始25．5nm微弱的减小至24．9nm

(TD应变0．36)，然后保持不断下降的趋势直至20．7nm，与之相对应的△‰几

乎保持O．154 nm’1不变，随后保持不断增加的趋势直至0．236 llm～，这是由沿着

IVID方向低取向和一定周期性排列的晶体结构中晶体之间剪切滑移引起的。134’

35]MD方向上排取向列的晶体逐渐向TD方向倾斜和旋转破坏了MD方向上晶体

排列的周期性从而造成△9MD随TD应变增大而不断的增大，15，36·37】这可以由图

5．7中2D WAXS图中斜角方向上存在亮斑叠加在很宽的衍射弧信号以及图．5．8

(a)中(110)晶面一维方位角积分曲线等高线图中集中信号区域在TD应变1．44

之前(线l之前)逐渐由水平方向倾斜方向偏移来验证(偏移轨迹如蓝色虚线所

示)，并且也和图5．9(d)中‰保持不断上升而乩D保持不断下降的趋势相一

致。随着TD应变增加，大多数晶体倾向于沿着TD方向取向排列，这有利于晶

体沿着TD方向上重构和导致TD方向出现一定周期性排列的晶体结构(如图5．4

(d)所示，TD应变1．44之后，k和△％．---f以被计算得到)。在TD应变1．44

和2．16之间(线2和线3之间)，‰由27．7nm微弱减小至25．7rim，与之相对

应的匀TD由O．138 nm’1减小至0．110 nmJ(图5．4(d))。此外五保持几乎不变

而厶。。保持不断下降的趋势(图5．8(c)和(d))。因此，我们推测应力诱导片晶

．纤维状晶体转变(沿着TD方向高度取向的纤维状晶体结构会不断形成)可以用

来解释k和幻TD不断下降的趋势。此时由于拉伸温度高于￡。．大大增强的晶

体分子链运动能力会促进晶区和无定形区之间分子链伸展．扩散运动能力，晶体

中折叠的分子链可能会被从晶体中拉出形成伸直链。138一¨】重结晶生成的高度取向

排列的晶体倾向于沿着伸直链生长，因此会导致串晶结构的生成(图5．3和图

5．7)。

当TD应变超过线3，以保持不断增加的趋势(图5．8(c))。另外一个值得

注意的点是，k保持不断下降的趋势，而与之相对应的匀TD却保持着N显_kY-I-
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趋势(图5．4(d))，这可能是重结晶生成的片晶插入周期性排列结构中造成的。

而且还可以看到厶。。．TD保持微弱的下降趋势，这是由沿着TD方向上高度取向排

列的纤维状晶体结构相互之间滑移造成的。

5．4．2中等MD应变下(M1．8)，TD拉伸时的变形机理

中等IVID应变下，初始结构为沿着MD方向高度取向排列的晶体和分布的

纤维状晶体结构，在TD拉伸过程中，会起到类似物理交联点的作用，这就使得

其模量高于M0．6(图5．2(b))。随着TD应变的增加，厶。保持相对陡的下降趋

势从初始25．0nm减小至TD应变0．9处(线1)22．3 nm(图5．6(a))，与之相

对应的k从O．129nm‘1增加至0．236 nm．1(图5．6(d))，这是由沿着MD方向

高度取向排列的晶体之间剪切滑移以及晶体向TD方向取向排列造成的。而且体

系中存在的纤维状晶体结构会对晶体向TD方向逐渐旋转起限制作用，从而造成

晶体更倾向于沿TD方向取向排列而不是发生片晶旋转[28】(如图5．7所示，TD

应变0．9之前，2D WAXS图中斜角方向上的衍射弧只有微弱的叠加信号)。此外

如图5．8(e)所示，(110)晶面一维方位角积分曲线等高线图中沿水平方的集中

区域没有明显的向竖直方向偏移的现象(TD应变0．9之前)。当TD应变位于0．9

和1．26之间(线1和线2之间)，k和△gm不能被计算得到(图5．6(c)和

(d))，与此同时，五和厶。。保持不断下降的趋势(图5．8(c)和(d))。在此应

变范围内，部分晶体逐渐向纤维状晶体转化以及沿TD方向的晶体排列结构是无

周期性的，因此此时主要是沿着TD方向取向排列的纤维状晶体结构和部分无周

期性排列晶体结构组成(如图5．3所示，此时2D SAXS为沿TD方向梭形和沿

着MD方向模糊的streak信号组成；如图5．7所示，2D WAXS为沿着竖直方向

上非常宽的衍射弧信号组成)。当TD应变位于TD应变1．26和1．98之间(线2

与线3之间)，k保持微弱减小趋势从27．2nm减小至25．8 nm和相应的△gTD从

0．163nm。1增加至0．123nm。1的原因与M0．6类似(图5．6(a)和(b))。在此应

变范围内，主要为沿着TD方向高度取向排列的纤维状晶体和周期性排列的晶体

结构。在更大的TD应变条件下(超过线3)，纤维状晶体之间相互滑移以及更容

易的片晶向纤维状晶体转化过程会不利于晶体沿着TD方向形成周期性排列，这

是因为此时纤维状晶体成为主要的承受应力的单元，所以相对于M0．6，匀h的

上升趋势更加明显(图5．6(b))。此外相对平缓的Z增加趋势是由片晶向纤维
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状晶体转化更加明显造成的(图5．8(c))。

5．4．3大MD应变下(M3．O)，TD拉伸时的变形机理

大MD应变下，初始结构为沿着MD方向取向排列的串晶结构。当TD应变

位于线l之后，沿着MD方向相互平行排列的纤维状晶体和沿着伸直链侧向生

长的取向晶体在拉伸作用下逐渐发生相互分离，并且倾向于在基体中近似无规分

布形成纤维状晶体互穿网络，这造成了厶mm几乎保持不变(图5．10(d))以及

2DSAXS图中(图5．3)近似圆形的散射信号和2DWAXS图中(图5．7)整个衍

射环信号。这些分散的串晶结构倾向于逐渐沿着TD方向取向排列，从而造成k

和△所n可以被计算得到，这是因为沿着伸直链生长的晶体在此过程逐渐沿着TD

方向上进行周期性排列。随着TD应变逐渐增大，在TD应变1．08和1．62之间，

k从24．1 nnl减小至21．6 ITrn而与之相对应的△‰从0．120 nm。1增加至0．225

nmo(图5．6(a)和(b))，这是由纤维状晶体和沿着伸直链方向生长的片晶逐渐

沿着TD方向取向排列引起的(如图5．3所示，2D SAXS图中为沿着MD方向的

梭形信号(TD应变)：如图5．7所示，2D WAXS图中竖直方向存在较宽的衍射

弧)。当TD应变位于线3之后，侧向生长的片晶逐渐转化为伸直链晶以及串晶

结构之问会发生相互滑移，这造成了△‰不断上升的趋势(图5．6(b))和2D

SAXS图中沿着TD方向上对称分布的椭球形信号逐渐变得模糊不见以及沿着

MD方向上的streak信号逐渐变得细长(图5．3)。

5．4．4二维MD—TD应变空间内聚乙烯油膜形态相图

根据SAXS和WAXS实验结果，建立了二维MD—TD应变空间内聚乙烯油

膜形态相图(图5．11)。
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Hencky Strain(TD)

图5．1l二维MD．TD应变空间内聚乙烯油膜形态相图。Il、12、13分别代表沿MD方向低

取向排列的晶体结构、沿着MD方向高度取向排列的晶体和纤维状晶体结构、串晶结构

(绿色填充区域)。II、III、IV分别代表近似无规取向排列的纤维状晶体互穿网络结构

(蓝色填充区域)、沿TD方向取向排列的纤维状晶体结构(橙色填充区域)和沿TD方

向取向排列的串晶结构(粉红色填充区域)。

5．5结论

利用原位同步辐射SAXS和WAXS研究了不同MD应变下，聚乙烯油膜TD

拉伸过程中的结构演化规律。根据SAXS和WAXS实验结果，存在三种不同的

TD拉伸变形机理，其主要是根据不同MD应变决定的初始形态结构来区分的。

(i)经较小MD应变获得沿MD方向低取向排列的晶体结构：依次发生片晶逐

渐向TD方向旋转和取向、应力诱导片晶向纤维状晶体转化以及重结晶形成侧向

生长的高度取向片晶与伸直链构成串晶结构；(ii)中等MD应变下获得沿MD高

度取向的片晶和纤维状晶体结构：高度取向排列的片晶间发生剪切滑移和沿着

TD方向取向排列、应力诱导片晶向纤维状晶体转化形成沿着TD方向取向排列

的纤维状晶体结构、重结晶形成的片晶与取向纤维状晶体重构形成串晶结构以及

串晶结构之间相互滑移；(iii)较大MD应变下获得串晶结构：串晶结构相互之

间发生分离、纤维状晶体近似无规的分布、沿着TD方向重新形成取向排列的片

l】4
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晶、片晶逐渐向纤维状晶体转变以及纤维状晶体之间相互滑移。根据zTD、幻TD、

k、幻m、置、厶。。、‰、厶。o，TD、乩D和厶lo‘m等高线图，建立了二维MD-

TD应变空间内聚乙烯油膜形态相图，该相图可以帮助弄清楚不同形态结构在二

维MD—TD应变空间内的分布以及理解MD和TD应变耦合关系对最终薄膜形态

结构的影响。
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6．1总结

第6章总结与展望

高分子材料具有密度小(仅为钢铁的l／7～1／8)、比强度高、优良的耐腐蚀性

和自润滑性、容易加工、价格相对较低等优点，因此可以被广泛应用于工业、农

业、交通、军事、航天航空与能源等各个领域。高分子材料加工过程中受不同的

加工参数的影响，会获得完全不同的结晶度、取向度、晶型、晶体形貌(如片晶、

球晶、串晶、微纤和伸直链晶体等多尺度结构)，而不同的形态结构会极大影响

制品最终性能。超高分子量聚乙烯纤维(UHMWPE)和薄膜的加工均采用凝胶

丝(膜)的挤出加工和后拉伸工艺。在后拉伸过程中不同的加工参数(如拉伸温

度、拉伸应变、拉伸速率等)对制品的形态结构和最终性能具有非常复杂的影响，

因此想要提高产品性能和真正做到对实际加工过程进行指导，就必须深刻理解其

后拉伸过程中拉伸诱导晶体形态结构演化机理。实际上高性能高分子材料后拉伸

过程是一种非平衡过程，该过程是由应力场(拉伸应变、拉伸速率)和温度场(拉

伸温度)耦合作用决定的，并且应力场或温度场都可能在某些条件下占主导作用。

虽然有很多半晶高分子材料拉伸过程中的结构演化相关研究，但是由于大多数研

究仅仅局限在很窄的温度范围内(如冷拉伸、接近熔点附近热拉伸等)，因此很

难获得清晰明确的拉伸诱导形态结构演化过程中应力场和温度场耦合作用图像。

而研究宽温度．应变空间内半晶高分子材料结构演化机理对于高分子材料实际加

工过程优化是具有十分积极的作用的。

本论文主要的研究结果如下：

(1)利用原位同步辐射WAXS研究了25 oC～130 oc范围内温度对萃取溶剂

之后的超高分子量聚乙烯初始纤维拉伸时结构演化的影响。拉伸过程中初始纤维

的结构演化规律和力学行为特点可以分为四个温度区域，其温度划分点分别对应

于DMA给出的％．松弛温度(瓦)，％。．松弛温度(乙)以及DSC给出的初始

熔融温度(ro。。吐)。不同温度下塑性变形区中，结晶度的下降明显伴随着晶粒尺

寸的减小，为了揭示温度对拉伸变形行为的影响，我们建立了半定量公式来描述

拉伸过程中结晶度下降和晶粒尺寸减小之间的关系。根据该公式可知结晶度变化

斜率尼。和晶粒尺寸变化斜率七，之间的比值正比于应力诱导晶体转化为无定形

区域数量(一)和无定形尺寸(L)乘积，即七。／七，取决于无定形化密度(门)
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和成核尺寸(L)。简而言之，拉伸诱导的结构演化本质上是内部结构由于温度

升高造成的分子链运动能力变化与外场驱动力耦合作用决定的，而这种耦合作用

导致了无定形化成核密度(，1)和成核尺寸(L)不同温度区间内不同的变化趋

势。并且我们建立了超高分子量聚乙烯纤维在二维温度一应变空间内的加工相图，

该相图是由不同温度区间和力学变化区间内结构演化与力学曲线变化斜率组成

的。弄清楚这些结构参数变化斜率之间的联系不仅有利于帮助我们理解不同温度

下不同的结构演化机理，而且可能帮助我们找到结构参数变化与非线性力学行为

之间的联系。总的来说，该工作可以帮助我们加深理解拉伸外场与温度场之间的

耦合作用对结构演化影响以及为超高分子量聚乙烯纤维加工参数窗口选择提供

技术路线。

(2)利用原位同步辐射WAXS研究了不同应变速率对萃取溶剂之后的超高

分子量聚乙烯初始纤维拉伸时的结构演化影响。不同应力速率下差异很大的拉伸

变形行为是由无定形化成核密度(，1)和成核尺寸(L)耦合作用决定的。当拉

伸温度比较低(25oC)，晶体分子链和无定形分子链运动能力比较弱，此时晶体

之间的架桥分子链连接处充当了局部应力集中点。当应变速率比较小的时候(小

于O．25 SJ)，此时局部应力集中随应变速率增加，增强程度不是很明显，因此片

晶转化为无定形的厚度三变化和晶体破碎成较小晶块数量t'／随着应变速率的增

大变化不是很明显，从而造成了七始／七，保持微弱的增加趋势从2．7％／nm增加到

3．0％／nm。当应变速率比较大时候(大于0．5 so)，此时体系中局部应力集中现象

随着应变速率增大而不断增强，所以此时片晶转化为无定形的厚度三增大比较明

显和晶体破碎成较小晶块的数量也会不断减小，但是片晶向无定形转化的厚度上

增大程度要比晶体破碎成较小晶块数量丹的减小程度要大。综上所述，随着应变

速率增大，Ji}挣／屯保持明显的上升趋势从3．9*／dnm增加到10．1％／nm。总的来

说，不同应变速率下的结构演化是由不同应变速率下晶体与无定形联接处应力集

中程度与外场驱动作用耦合作用决定的。

(3)利用原位同步辐射SAXS和WAXS研究了25 oC～110oC范围内聚乙烯

油膜拉伸过程中的结构演化。随着拉伸温度升高，由于晶体结构单元受热膨胀效

应影响，分子链运动能力会不断增强，这使得片晶滑移破坏或者晶体与无定形间

伸展．扩散运动能力大大增强，而这必然导致不同的晶体破碎方式。不同温度下

拉伸时，不同的晶体破坏方式产生的差异很大的晶块或者重结晶过程中产生的新

的晶体在体系中分布和重构形成的不同形态结构倾向于集中在特定的温度．应变

区域。基于△gM、k、丘、‰和OC等高线图，我们构建T-维温度-应变空

间内聚乙烯油膜形态相图。该相图可以直观得到不同温度．应变区间内占主导的
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形态结构：即无周期性排列晶体结构、类似纤维状晶体排列结构、纤维状晶体排

列结构以及串晶结构。

(4)利用原位同步辐射SAXS和WAXS研究了不同MD应变下聚乙烯油膜

TD拉伸过程中的结构演化规律。不同MD应变下，TD拉伸时主要有三种不同

的变形机理。(i)经较小MD应变获得沿MD方向低取向排列的晶体结构：依次

发生片晶逐渐向TD方向旋转和取向、应力诱导片晶向纤维状晶体转化以及重结

晶形成侧向生长的高度取向片晶与伸直链构成串晶结构；(ii)中等MD应变下获

得沿MD高度取向的片晶和纤维状晶体结构：高度取向排列的片晶间发生剪切

滑移和沿着TD方向取向排列、应力诱导片晶向纤维状晶体转化形成沿着TD方

向取向排列的纤维状晶体结构、重结晶形成的片晶与取向纤维状晶体重构形成串

晶结构以及串晶结构之间相互滑移：(iii)较大MD应变下获得MD方向取向排

列的串晶结构：串晶结构相互之间发生分离、纤维状晶体近似无规的分布、沿着

TD方向重新形成取向排列的片晶、片晶逐渐向纤维状晶体转变以及纤维状晶体

之间相互滑移。根据厶D、△9TD、～D、△晰D、置、厶10、‰、厶，nTD、扎D

和厶。。、扔等高线图，建立了二维MD．TD应变空间内聚乙烯油膜形态相图。该相

图可以直观的给出不同MD．TD应变区间内占主导的形态结构：沿MD方向低取

向排列的晶体结构、沿MD方向高度取向的片晶和纤维状晶体结构、沿MD方

向取向排列的串晶结构、近似无规取向排列的纤维状晶体、沿TD方向取向排列

的纤维状晶体结构和沿TD方向取向排列的串晶结构。

6．2展望

在本论文研究结果基础上，作出如下的展望：

(1)根据第一部分工作，塑性变形区变形机理是由无定形化成核密度(n)

和成核尺寸(L)耦合作用决定的。片晶厚度会影响晶体中分子链相互之问的耦

合作用，而这必然会影响拉伸诱导晶体的形态结构演化。考虑制备一系列具有不

同片晶厚度，结晶度相近的样品，研究相同温度下拉伸时(四个温度区间各选择

一个代表性温度)，不同片晶厚度对拉伸变形行为的影响。

(2)制备具有周期性排列的晶体结构样品，建立半定量化的公式来描述不

同温度对拉伸诱导片晶．伸直链转化的影响(拉伸温度高于■)。

(3)25 oC下不同应变速率下差异很大的拉伸变形行为是由于无定形化成核

密度(玎)和成核尺寸(上)随着应变速率增加变化趋势不同造成的。计划研究

其他温度下(四个温度区间各选择一个代表性温度)，不同应变速率对拉伸变形
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行为的影响以及制备一系列具有不同片晶厚度，结晶度相近的样品，研究不同应

变速率下(选择非常低的应变速率、低应变速率、中等应变速率和高应变速率)，

研究不同片晶厚度对拉伸变形行为的影响。

万方数据



致谢

致谢

转眼之间，六年博士生涯即将结束。此刻特别希望向所有帮助我的老师、同

学、朋友和家人表示衷心的感谢!

首先非常感谢李良彬老师。本论文完成离不开李老师悉心的指导。李老师是

一位拥有深厚理论功底、对工作充满激情、追求卓越、严谨治学和不断创新的好

导师。从课题选择、样品制备方法改进、实验设计、结果分析和以及文章的构思、

理论提升、撰写和修改，李老师给予了我非常细心的指导、引导和有效帮助。李

老师严谨的科研态度、敏锐独特的创新意识、充满激情和持之以恒的工作态度是

我以后工作中需要认真学习的榜样!在平时生活中，李老师平易近人、乐观豁达

和公平公正的为人处世态度，给学生提供了非常良好的学习环境。在此论文完成

之际，瑾向李老师表达诚挚的感谢和衷心祝福!

非常感谢孟令蒲老师在我第二篇文章中提供的及时帮助和建设性的意见!孟

老师在文章组织架构、精简实验结果和讨论部分写作以及文章用图选择上面给予

我非常有效的帮助和指导。在非常繁忙的工作之际，孟老师抽出时间一字一句指

出和修改文章存在的表达、逻辑和语法错误，并且在回答审稿人问题上提出了宝

贵的建议。可以说我的第二篇文章完全离不开孟老师的帮助!在孟老师身上，我

学到了在此后工作中要提高执行力、关注核心问题、合理兼顾细枝末节、交替推

进不同工作和提高效率。再次祝愿孟老师工作顺利、家庭幸福!感谢国家同步辐

射实验室提供的非常好的学习环境以及实验条件。感谢上海光源16B和19U线

站上所有老师给予的支持和帮助!

感谢课题组的其他诸位老师，包括陈威老师、王道亮老师、戚泽明老师、陈

亮老师、张文华老师、吴利徽老师、詹玉华老师和张冬梅老师。感谢已经毕业的

诸位师兄师姐师弟师妹，包括李静、刘红丽、周伟明、苏风梅、纪又新、刘栋、

田楠、崔昆朋、王震、魏升慧、宋丽贤、曹田、陈炜、刘艳萍、刘栋、陈明明、

韦承莎、周卫青、朱珊珊、陶娇娇、李海龙、徐佳丽、李薛宇、杨皓然、卢杰、

吴喜波、胡婷婷、张瑞、鞠见竹、Sarmad等。感谢在读和即将毕业同学的帮助，

包括陈晓伟、林元菲、万彩霞、常家瑞、张前磊、陈品章、唐孝良、田富成、许

廷雨、赵景云、陈鑫、解春、赵敬楠、李立夫、叶克、孙蕾、黄伟恒、赵浩远、

赵敬楠、张文文、严琦、杨俊生、安敏芳、冯盛尧、李亚慧、吴同、夏志杰、闫

恒、余瑞、杨二杰、曾望、张梦楠、Obaid、Claude等。很高兴有机会与大家在

同一个课题组学习和成长!祝愿大家科研顺利、生活开心!

感谢国家自然科学基金重点项目(高速拉伸远离平衡条件下结晶性高分子的

123

万方数据



致谢

结构演化机理，项目编号：51633009)对我博士期间学习和研究工作的资金支持。

感谢我的父母、姐姐在此期间的支持和理解，你们是我非常强有力的后盾和

我不断前进的动力!尤其感谢我的姐姐，在我遇到困难的时候，非常支持、关心

和理解我!正是你的不断鼓励和信任，帮助我顺利度过这段学习阶段!

吕飞

2019年5月

于中国科学技术大学

万方数据



在读期间发表的学术论文与取得的研究成果

在读期间发表的学术论文与取得的研究成果

已发表的学术论文：

【l】Fei Lv，Xiaowei Chen，Caixia Wan，Fengmei Su，Youxin Ji幸，Yuanfei Lin，Xueyu

Li，Liangbin Li·．Deformation of ultrahigh molecular weight polyethylene

precursor fiber：crystal slip with or without melting．Macromolecules，201 7，

50(1 71：6385-6395

【2】Fei Lv，Caixia Wan，Xiaowei Chen，Lingpu Meng+，Xin Chen，Daoliang Wang，

Liangbin Li．Morphology diagram of PE gel films in wide range temperature-

strain space：An in-situ SAXS and WAXS study．Journal of Polymer Science

Pan B：Polymer Physics，20 1 9，DOI：1 0．1 002／polb．24829

【3】Xiaowei Chen，＆i L!，Yuanfei Lin，Zhen Wang，Lingpu Meng木，Qianlei Zhang，

Wenwen Zhang，Liangbin Li．Structure evolution ofpolyethylene-plasticizer film

at industrially relevant conditions studied by in-situ X-my scattering：The role of

crystal stress．European PolymerJournal，2018，101：358—367

【4】Xiaowei Chen，＆i邑!，Fengmei Su，Youxin Ji，Lingpo Meng木，Caixia Wan，

Yuanfei Lin，Xueyu Li，Liangbin Li．Deformation mechanism of iPP under

uniaxial stretching over a wide temperature range：An in—situ synchrotron radiation

SAXS／WAXS study．Polymer，20 1 7，l 1 8：1 2-2 1

【5】Hongli Liu，瑙坠!，Jing Li，Tian Cao，Caixia Wan，Wenhua Zhang·，Liangbin Li，

Guoqiang Zheng宰，Changyu Shen．Two’stage drawing process to prepare high’

strength and porous ultrahigh。。molecular’’weight polyethylene fibers：Cold

drawing and hot drawing．Journal ofApplied Polymer Science，2015，132(47)：

[6】Caixia Wan，Xiaowei Chert,＆i垃，Xin Chen，Lingpu Meng·，Liangbin Li．

Biaxial stretch-indu．ced structural evolution of polyethylene gel films：Crystal

melting recrystallization．and tilting．Polymer,2019，164：59—66

【7]Caixia Wan，Tian Cao，Jing Li，＆i L!，Wenhua Zhang幸，Liangbin Li．

Modification of UHMWPE porous fibers by acrylic acid and its adsorption

kinetics for Cu 2+removal．PoI)rmer Bulletin，2017，74(9)：3855．3870

【8】Haoyuan Zhao,Qianlei Zhang，Samard All，Lifu Li，丛L!，Youxin Ji宰，Fengmei

Su，Lingpu Meng，Liangbin Li．A real‘time WAXS and SAXS study of the

structural evolution of LLDPE bubble．Journal of Polymer Science Part B：

Polymer Physics，2018，56(20)：1404—1412
125

万方数据



在读期间发表的学术论文与取得的研究成果

【9】Xiaowei Chen，Wenwen Zhang，Ke Ye，Lingpu Meng+，Fei Lv，Tian Cao，Caixia

Wan，Xin Chen，Liangbin Li．Stretch’Induced Melting and Recrystallization of

Polyethylene。’Plasticizer Film Studied by In Situ X。。Ray Scattering：A

Thermodynamic Point of View．Journal of Polymer Science Part B：Polymer

Physics，2018，56(22)：1521—1528

[1 0】Yuanfei Lin，Fucheng Tian，Lingpu Meng+，Xiaowei Chen，Fei Lv，Qianlei Zhang，

Liangbin Li+．Microbuckling：A possible mechanism to trigger nonlinear

instability of semicrystalline polymer．Polymer，2018，154：48—54

[1 1】Yuanfei Lin，Xueyu Li，Lingpu Meng，Xiaowei Chen，里丛坠!，Qianlei Zhang，Rui

Zhang，Liangbin Li宰．Structural evolution of hard—elastic isotactic polypropylene

film during uniaxial tensile deformation：the effect of temperature．

Maeromolecules，20 1 8，5 1(7)：2690—2705

【1 2】Yuanfei Lin，Xueyu Li，Lingpu Meng，Xiaowei Chen，E丛坠!，Qianlei Zhang，

Liangbin Li丰．Stress—induced microphase separation of interlamellar amorphous

phase in hard—elastic isotactic polypropylene film．Polymer，20 1 8，1 48：79-92

专利：

【1】李良彬，曹田，刘红利，李静，旦逍，万彩霞．一种超高分子量聚乙烯多孔

纤维及其制备方法．(发明专利，专利号：ZL201510160662．X)

【2】李良彬，万彩霞，曹田，张文华，刘红利，李静，．旦玉．一种改性超高分子

量聚乙烯纤维、其制备方法及应用．(发明专利，专利号：ZL201610029809．6)

万方数据



一
U STC

中国科学技术大学博士学位论文

万方数据


	封面
	声明
	摘要
	英文摘要
	目录
	第1章绪论
	1．1引言
	1．2半晶高分子变形机理研究
	1．2．1无定形变形机理
	1．2．2晶体滑移
	1．2．3孪晶
	1．2．4马氏体相变
	1．2．5应力诱导熔融-重结晶

	1．3温度对半晶高分子变形机理的影响
	1．4高性能纤维和薄膜研究进展
	1．4．1超高分子量聚乙烯纤维研究进展
	1．4．2高性能薄膜研究进展

	1．5本论文的研究内容与意义
	参考文献

	第2章超高分子量聚乙烯初始纤维变形机理研究
	2．1引言
	2．2实验部分
	2．2．1原料和样品制备
	2．2．2实验仪器
	2．2．3样品表征
	2．2．4原位同步辐射WAXS拉伸实验
	2．2．5数据处理方法

	2．3实验结果
	2．3．1不同温度下的力学性能
	2．3．2 60℃下单轴拉伸变形
	2．3．3不同温度下的拉伸过程
	2．3．4不同温度区间内的结构演化

	2．4讨论
	2．4．1塑性变形区内结构演化和力学行为
	2．4．2应力硬化区内结构演化和力学行为
	2．4．3重结晶区内结构演化和力学行为

	2．5结论
	参考文献

	第3章超高分子量聚乙烯初始纤维拉伸速率依赖性
	3．1引言
	3．2实验部分
	3．2．1原料和样品制备
	3．2．2原位同步辐射WAXS拉伸实验
	3．2．3数据处理方法

	3．3实验结果
	3．3．1不同应变速率下的力学性能
	3．3．2 0．05 s-1下单轴拉伸变形
	3．3．3不同应变速率下的结构演化

	3．4讨论
	3．4．1不同应变速率下塑性变形区内结构演化和力学行为
	3．4．2不同应变速率下应力硬化区内结构演化和力学行为

	3．5结论
	参考文献

	第4章宽温度-应变空间内聚乙烯油膜形态相图构建
	4．1引言
	4．2实验部分
	4．2．1原料和样品制备
	4．2．2样品表征
	4．2．3原位同步辐射SAXS和WAXS拉伸实验
	4．2．4数据处理方法

	4．3实验结果
	4．3．1不同温度下的力学性能
	4．3．2 SAXS实验结果
	4．3．3 WAXS实验结果
	4．3．4不同形态结构的定义
	4．3．5串晶结构中片晶的相对含量(fkebab)

	4．4讨论
	4．4．1无周期性晶体排列结构加工窗口
	4．4．2类似纤维状晶体排列结构加工窗口
	4．4．3纤维状晶体排列结构加工窗口
	4．4．4串晶结构加工窗口

	4．5结论
	参考文献

	第5章聚乙烯油膜双向拉伸过程中形态相图构建
	5．1引言
	5．2实验部分
	5．2．1原料和样品制备
	5．2．2原位SAXS和WAXS横向(TD)拉伸实验
	5．2．3数据处理方法

	5．3实验结果
	5．3．1不同MD应变下，TD拉伸时的力学性能
	5．3．2 SAXS实验结果
	5．3．3 WAXS实验结果

	5．4讨论
	5．4．1低MD应变下(M0．6)，TD拉伸时的变形机理
	5．4．2中等MD应变下(M1．8)，TD拉伸时的变形机理
	5．4．3大MD应变下(M3．0)，TD拉伸时的变形机理
	5．4．4二维MD-TD应变空间内聚乙烯油膜形态相图

	5．5结论
	参考文献

	第6章总结与展望
	6．1总结
	6．2展望
	致谢
	在读期间发表的学术论文与取得的研究成果

