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摘要

摘要

结构与性能的关系长期以来都是都是高分子材料科学领域的重要课题之一，

近半个世纪以来一直是材料学家关注的重点。材料的任何物理性能都是由其内

部结构决定的，因此建立性能与结构的对应关系对于材料性能的优化具有非常

重要的意义。由于高分子材料结构的复杂性以及检测手段的单一性，使得该课

题的进步困难重重。解决此问题需要从两方面入手：一方面发展特殊的研究手

段，另一方便选取合适的研究对象。

本课题采用的研究手段主要基于单轴双向拉伸装置与同步辐射x射线散射

装置联用，可以同时获得材料形变过程中结构变化与力学响应信号。研究对象

主要选取具有多相态结构的高分子材料——聚(1．丁烯)(PB．1)和等规聚丙

烯(iPP)。在受到外界刺激即拉伸外场时，材料的相态会发生一定的转变，例

如PB．1发生晶型II到晶型I的转变，以及iPP的0【晶转变为中间相

(mesophase)。通过原位检测装置追踪这种显著地结构变化，为建立微观结构

与宏观性能之间的关系创造可能性。基于此，本论文主要对以下内容进行了探

究：

(一)利用同步辐射广角x射线散射(嗍S)原位跟踪了温度对拉伸诱导PB．
1相转变的影响，证实了拉伸变形对晶型II到晶型I的转变有显著地促进

作用。不同实验温度下拉伸诱导的相转变表现出两种路径，低温拉伸为直

接转变，而高温拉伸时晶型II先转变为无定型态然后进一步生成稳定的晶

型I，即熔融再结晶过程。在该工作中还发现了工程应力应变曲线的三个区

域：弹性区、平台区以及应变硬化区正好与PB．1相转变过程中晶型I的

孕育、成核和凝胶网络形成三个阶段吻合，由此建立了相转变过程与力学

性能的对应关系。

(二)利用同步辐射X射线的时间分辨优势，检测了应变速率对拉伸诱导晶型II

到晶型I相转变的影响。拉伸速率的增加可以加速相转变的发生。发现相

转变的起点由应变控制而相转变程度由外场功的多少决定。高温高速拉伸

结束后还发现了晶型II的重结晶现象，说明高温转变符合拉伸熔融再结晶

机理而低温拉伸则遵循Young提出的位错理论。

(三)PB．1中晶型II到晶型I相转变的发生会导致片晶各方向尺寸不同程度的收

缩，因此可以利用同步辐射小角X射线散射(SAXS)跟踪拉伸过程中片

晶周期的变化。实验结果还表明在力学曲线上宏观屈服应变之前还存在一

个微屈服点，这可能是晶体II的破坏开始。



摘要

(四)为了研究拉伸诱导o【．iPP晶体向中间相的转变过程，在该部分工作中利用

iPP的特征结构——交叉投影(cross-hatched structure)在流动场中会沿着

不同方向取向的性质，提出了能够在原位环境中分辨子母晶的预取向方

法。结合同步辐射广角x射线衍射原位跟踪了从不同角度拉伸子母晶时的

结构演化过程。不论拉伸方向如何母晶都早于子晶被破坏，并且中间相出

现在较小的应变，恰好紧接着子母晶的破坏。由此推测拉伸诱导的中间相

可能是由子母晶演化来的小晶粒组成。

关键词：x射线散射聚(1．丁烯)等规聚丙烯相转变力学性能



ABSTRACT

ABSTRACT

AU of the material properties are determined by the intrinsic s虮lctIlre，SO the

relationship between structure and properties is very important for optimizing and

tuning material properties．In the field of polymer science，the relationship between

Sffuct『鹏and mechanical properties occupies very important status，which has been

drawing attentions of scientists since half a century before．Because of the

complexity of polymer structure and oneness of detecting method，the development

in this issue is very slow．To solve this problem we can strive from two aspects，

which are developing suitable detecting techniques and choosing appropriate

research objects．

In our study,the uniaxial tensile apparatus was adopted in combination with

synchrotron radiation X-ray scattering，which call provide information both of

structural evolution and mechanical response．Polybutene-1(PB-1)and isotactic

polypropylene(iPP)Was studied due to their multiphase s虮舭s．Under external

simulation which is drawing deformation in this research，there are phase transitions

such as the phase transition from forms II to I in PB-1 and from a crystal to

mesophase in iPE By means of in-situ testing method，the structural evolution can be

tracked easily,which affords the possibilities to establish the relationship between

micro．structure and mechanical properties．The research contents of this work are as

follows：

i．The e仃eCt of temperature on the deformation induced phase transition of PB-1 is

studied with in situ synchrotron radiation wide angle X-ray scattering(WAXS)，

which verify that tensile deformation call accelerate the transition from forms II to

I．The phase transition at different temperatures is interpreted based on either a

direct crystal．crystal transition at 10wer temperature or ail indirect approach via an

intermediate stage of melt at higher temperature，namely a melting recrystallization

process．A three．stage mechanical deformation including linear deformation，stress

plateau and strain hardening is observed in the engineering stress strain curves，

which corresponds to a process of incubation，nucleation and gelation of form I

crystals．It establishes a nice correlation between phase transition and mechanical

behavior in this study．

ii．Taking advantage of the time resolution of synchrotron radiation X-ray scattering，

the efleet of strain rates on deformation indeed phase transition from forms II to I

is studied．The phase transition is faster under larger strain rates．In this work，the

III
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beginning of phase transition is found to be strain—controlled，while the

transformation degree is related to the mechanical work．After deformation under

higher strain rates at 80 oC，the recrystallization of form II occurs，which verifies

the transition at higher temperature accords with the mechanics of deformation

induced melting-recrystallization，while the phase transition at lower temperature
follows Young’S dislocation model．

iii。As we know,the phase transition from forms II to 1 will lead to shrinkage in

different directions of lamellae，SO in this work synchrotron radiation small angle

X-ray is adopted to follow the change of long spacing．A micro-姐eld point on the

engineering stress strain curve is found before macroscopic yielding，which may be

the real beginning of form II crystal’s destruction．

iV．To study deformation induced transition from a—iPP crystal to mesophase,the

CROSS—hatched s仃uc嘶that is the characteristic feature of iPP Can orient along with

two directions in flow field which is utilized in this work．A method to distinguish

the parent-daughter lamellae with in sire environment is developed．Combining

witll synchrotron radiation WAXS，the stretching induced structufal evolution of

parent and daughter 1amellae is studied from different directions．No matter what

the tensile direction is，parent lamellae are destroyed before daughter ones．

Mesophase is observed at very small strain，immediately after the damage ofparent

lamellae．Deformation induced mesophase iS proved to be small crystal cluster

which iS transformed from parent．daughter lamellae．

Key Words：X-my scattering，polybutene-1，isotactic polypropylene，phase

transition，mechanical property
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第一章绪论

1。1引言

第一章绪论

近半个世纪以来，占据各个角落的高分子材料为人类生活质量提高做出了

不可小觑的重大作用。高分子材料其实具有非常悠久的历史，人类一直在使用

却没有意识到，例如采集棉麻来制造织物，从橡胶树采集的橡胶，采集木材修

建房屋等等都用到了大量的天然高分子材料。直到1932年，Staudinga"提出高

分子学说才有了高分子这门新学科，从此高分子科学才正式登上舞台。年使用

量高达2．3亿吨的高分子材料为我们提供了漂亮的物品包装，华美的衣物服

饰，便捷的家居用品，快捷的交通运输⋯⋯。如今，它们还为医疗，航天以及

国防事业做出了巨大贡献：医疗器械、器官支架、航天面罩、防弹衣物等等。

高分子材料易于成型加工、可调控性强是其发展迅速以及应用广泛的原因之

一，但最根本原因还在于其优越的力学性能，例如耐磨性好弹性高的橡胶可以

用于飞机轮胎，强度高韧性好的纤维制造了防弹衣等等。任何材料的使用都取

决其各种物理性能，高分子的力学性能和其他性能比起来具有更强的重要性，

因为材料的力学性能是各种物理性能的基础。当高分子作为结构材料使用时，

其力学性能就显得尤为重要。例如，塑料、橡胶以及纤维的使用都主要取决于

其力学性能而不是化学性质。一个塑料制件强度够不够或者会不会摔坏?每个

塑料制件的设计者以及制造者都会关心这些问题。而对于科学研究者来说兴趣

却在于，为什么一些材料是韧的而另一些是脆的，为什么一种是硬的而另外一

种却像橡胶一样有弹性。研究高分子合成的科学家更关注于材料的力学响应与

化学结构之间的关系，以便更有针对性的合成具有特定性能的材料。因此对高

分子材料力学性能的研究有两个目的：一方面得到高分子材料各种力学性能的

宏观描述，为高分子制品设计和使用提供依据；另一方面用来探索材料微观各

层次结构与宏观性能的关系。这些规律就可以用来指导高分子的加工以及特定

性能高分子材料的研制。

1．2高分子材料的结构与性能

1．2．1高分子材料的结构



第一章绪论

高分子材料具备的一切优越性能都归因于其独特的长分子链特性。高分子

是由一系列相同链段组成的大分子。与小分子材料结构最大的区别就在于高分

子具有三级结构：化学结构、形态结构和聚集态结构。化学结构即一级结构又

称做近程结构，包括了链节的化学组成、键结方式、空间立构、键接序列以及

支化与交联。形态结构作为二级结构又称作远程结构，包括了分子链的尺寸、

形态等。凝聚态结构是三级结构，主要指晶态、非晶以及液晶等结构n’21。与

其他两种结构比较，凝聚态结构直接决定着材料的性能，所以具有最重要的实

际价值。

图1．1几种常见的晶体形态：(a)单晶；(b)球晶；(C)伸直链晶体；(d)串晶；(e)树

枝状晶体。

对于半结晶性高分子而言，凝聚态结构主要是指其晶体结构。在不同的条

件下可以形成不同形态的晶体，常见的有单晶、球晶、串晶、伸直链晶体和树

枝状晶体等，如图1．1所示。i．其中球晶是最常见的晶体形态，从熔体直接结

晶或者是从浓溶液析出得到【3'4】。球晶实际是由许多径向发射的长条扭曲片晶

组成，中间的连接链组成了非晶部分。球晶是首先由Morse和Donnay发现于

单个晶体中【51，而后Keller和Waxing将球晶的概念用于高分子体系中并进行

深入讨论【6】。ii．单晶一般缓慢形成于极稀的溶液中(浓度约0．01．0．1％)。1957

年Keller首先通过电镜在聚乙烯溶液中观察到了边长为几微米的菱形状单晶

【J71。iii．具有一定链长的聚合物溶液在较高应变速率和温度条件下可以生成串

晶或者纤维状晶体。串晶中问是由伸直链纤维状晶体，关于串晶结构的特性，

Hsiao和Komfield教授等做了大量的研究工作【8。1引。由于串晶和纤维晶特殊的

形态结构，使其具有非常优异的力学性能，例如聚乙烯串晶的断裂强度为

3800公斤／厘米2，杨氏模量高达20400公斤／厘米2，相当于普通聚乙烯纤维拉

伸6倍时的模量，可以用于防弹衣的制造等。iv．高聚物在高温高压下结晶时

可以得到厚度与分子链长度相当的晶体，即伸直链晶体[19,20]。v．树状晶是一种

分叉成树状的晶体。在较高浓度溶液中，不断降低结晶温度时可以形成【21|。

其他常见的晶体结构还有孪晶、等轴晶、多层次片晶等。

黧鬻蘸簇阂
一
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1．2．2高分子力学性能的特点

高分子材料与传统的结晶材料有很大差别，在力学响应方面最明显的特点

就是同时具有橡胶的高弹性以及黏性流体的黏性。我们将高分子材料特有的这

种力学行为统称为黏弹性。黏弹行为不仅是弹性和黏性力的简单叠加，还有一

种新的现象——滞黏性也包含在内。向高分子材料施加一个载荷后我们可以发

现变形不是立即完成的，而是需要一定的时间，即便是可逆形变也是这样，我

们称此现象为滞弹性【l'2’221。高分子的大分子量特征为其带来了小分子不具备

的特点，例如高分子链的柔性，该性质带来了高分子所特有的高弹性。与高弹

性对应的就是其他材料的普弹性。二者的本质区别在于：普弹性的本质在于内

能的改变，而高弹性来自于构象熵的改变。

高分子材料表现出显著的力学松弛现象(包括应力松弛，蠕变和回复)，

即力学响应强烈依赖于作用时间。这种依赖性普遍存在无法消除，因为高分子

的响应是个速度过程，与激发的外场达不到平衡。另外一个明显特征就是高分

子材料的力学行为对温度有很大的依赖性。因此，温度，时间，应力和应变都

应该是我们描述高分子力学性能时的重要考虑因素。

对高分子的黏弹性可以借助于一些简单模型。弹簧可以很好描述理想弹性

行为，而粘壶模型又比较符合粘性流体的力学特征，因此大家认为这两个模型

结合起来可以较恰当的描述高聚物的黏弹性。图1．2示意了最基本的两个模

型：Maxwell串联模型和Kelvin并联模型。串联模型中弹簧和粘壶受力。相

同，系统应变则为二者应变只和。该模型得到的应力松弛函数为：

仃(t)=cr(0)e叫77 (1．1)

可以看出公式(1．1)中只有一个指数衰减，意味着时间无穷大时应力会衰

减到零。并且无穷大时间时只存在流动，所以该模型还忽略了聚合物的另一力

学特征——蠕变。但是该模型还是能够描述出黏弹性的一般特征，并且还能给

出一个特征常数——松弛时间。与串联模型相对应的就是Kelvin并联模型，

由上图可以看出，它将弹簧和粘壶并联，那么二者应变相同，总应力为二者承

担应力之和。该模型给出了蠕变函数：

9(≠)=1一e叫7 (1．2)

相反的是，Kelvin模型能描述蠕变行为，但不能描述高聚物的应力松弛。
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J"7-i．

图1．2(a)Maxwel l串联模型；(b)Kelvin并联模型心21

串并联模型都各有其优点和不足之处，所以更好地选择是将两种模型结合

起来描述力学行为。在1968年，Haward和Thackray就将Langevin弹簧(橡

胶弹性体)与Maxwell模型中的粘壶并联起来，用来描述玻璃态的热塑性材料

心3i，如图1．3所示。关于此模型的使用条件在下面会详细讨论。

‰

图1．3 Haward模型示意图∞1
4
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1．2．3高分子力学性能研究

研究高分子力学性能最常用的方法就是进行单轴拉伸或者压缩实验，通过

得到的应力．应变曲线可以得到一系列材料性能特征值，例如：拉伸强度、屈

服强度、杨氏模量和断裂伸长率等。图1．4就给出了一条单轴拉伸得到的典型

工程应力应变曲线。可以看出力学性能包括三个阶段：弹性区(力学曲线上

OA段)，载荷卸除后形变可以完全回复；塑性形变区(弹性屈服点A至屈服

点B之间)，形变只能部分回复；过了B点之后就进入了应变软化、应变硬化

直至断裂阶段。屈服过后的应变软化，以及大应变区的应变硬化行为都是理解

材料力学性能的关键特征。这两项之间的比值可以表示材料的安全点或者垂直

于拉伸方向的裂纹形成点等。因此应变软化的原因显得特别重要。一些过程只

有达到极端固有行为时才能被认识到。大致来说，极端行为是全新材料的响

应。认识这个状态最好的方法就是进行机械回复，而非热力学回复。

O

O

图1．4单轴拉伸时高聚物的工程应力一应变曲线

由于高分子材料力学性能的重要性，高分子学家对其投入了大量的研究并

且取得了很多突破性的结论【24。311。例如关于高分子材料的塑性形变目前都存在

两种解释：i．Flory等认为材料的变形是应力诱导的熔融再结晶过程，外场的

作用等效于温度场，会带来局部温度升高而导致晶体熔剐32】。ii．Young等将金
属材料中的位错现象也运用于高分子材料，认为高分子的塑性变形是由于应力

诱导晶体破坏后再结晶【33】。Galeski提出了两种可以提高材料塑性的方法：一
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方面增加晶体的厚度另一方面可以减少晶体位错的数量【341。Strobl教授等利用

真应力应变曲线详细研究了材料的机械回复过程，发现存在三个临界点：弹性

屈服点之前为胡克弹性变形，之后发生片晶内和片晶间滑移；屈服点时晶体破

坏开始：进入应变硬化区后开始形成纤维晶【3副。他们认为半结晶性高分子材

料的变形可以看作是拉伸两个互穿网络，分别为晶相组成的网络和缠结的无定

形区。屈服点由晶体滑移决定，进一步拉伸导致无定形分子链沿着拉伸方向逐

渐取向，从而降低无定形区的熵，通过缠结链应力传递到晶体上。进入应变硬

化阶段后晶体承受应力到达极限，形变机理由晶体滑移变成破坏．再结晶。所

以应变硬化由缠结网络模量和晶体的稳定性决定。

tru,翻吣

图1．5 Haward ，nlackray提出的应力叠加模型‘361。

Meijer教授在对高分子材料力学行为的研究中多次提到固有形变是直接影

响着材料的力学行为【36’37】，那么固有形变的来源是什么?1965年Haward和

Thackray基于两个并联过程描述了材料的力学响应：(i)最初的非线性弹性响

应一直到屈服是由次要的分子间相互作用控制的；(ii)大应变下的熵贡献来自

于由主要的分子内相互作用控制的缠结网络响应。图1．5给出了该应力叠加模

型【23'34】。在Howard的模型中，用Maxwell模型代表次要的分子间作用力，所

有的非线性都被放入黏性方程，用E州ng模型表示。原始模型不仅得到了典

型高分子力学响应，不过在使用连续性力学时将斜率从1改成了3，而且成为

了固态流变学的萌芽。像温度一样，所施加的应力会带来链段运动性增加，由

此导致粘度的下降；极端时就导致屈服、流动等。时至今日，我们依然可以认

为非晶态塑性形变非晶态聚合物塑性形变过程是由链段尺度的分子运动控制

6
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的。因此，分子量与分子链缠结应该不是主导因素，只有次要分子间相互作用

和自由体字动力学才可能是主要原因。一旦超过了临界应力，维持之后流动的

应力应该就是恒定的知道缠结网络开始取向，其作用在应变硬化阶段才显现出

来(可以用Haward平行弹簧模型来表示)。此时，分子链的缠结决定着模

量，分子量对断裂强度起决定作用。

◆

荟

娃口
绀

●

；

黻口
m

■

荟

峨D
椭

雠口
绀

图1．6五种应力应变曲线：(a)软而弱的； (b)硬而脆的；(C)硬而强：(d)软而韧；

(e)硬而韧。

根据Carswell和Nason的分类方法，高聚物的应力．应变曲线主要分为以下

五类【l’38】：(1)软而弱。拉伸强度低，弹性模量小，伸长率比较小，如溶胀的

凝胶；(2)硬而脆。拉伸强度和弹性模量较大，断裂伸长率低，如聚苯乙烯

(PS)；(3)硬而强。拉伸强度和弹性模量大，具有一定的伸长率，例如没有

塑化的聚氯乙烯(PVC)；(3)软而韧。断裂伸长率较大，拉伸强度也比较

高，但弹性模量低，如天然橡胶和顺丁橡胶等；；(5)硬而韧。弹性模量、拉

伸强度以及断裂伸长率都大，如尼龙等。图1．6简单描绘了这五种曲线。

1．3材料的相转变行为

相转变是自然界普遍存在的一种现象。我们也对此非常熟悉，例如液体水

与气态或者固态之间的相互转变口9。。这些现象不仅是自然界的过程，在工业界

也具有显著的重要性。范德华在1873年发表了气液转变理论，这也是对于相

转变的第一次微观基础理解。他的博士论文中给出了态的范德华方程，其中的
7
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参数还与一种分子模型关联起来。虽然是第一次尝试，这还是为当代对相态的

理解奠定了基础。

1．3．1相转变分类

协

譬
譬

囊X

善
譬

图1．7等压条件下一级相转变的热力学函数变化[39]。其中对Gibbs自由能(G)进行

一次求导得到的热焓(H)，熵(S)以及体积(V)在转变时表现出了不连续变化。等压

热容(Cp)，热膨胀系数(a)和压缩系数(b)呈现d函数变化。

1933年Ehrenfest教授基于平衡热力学理论对相转变进行了宏观分类，该

方法是根据对自由能方程进行逐次求导后的连续或者非连续性进行的【401。众

所周知，对自由能进行一次求导得到的是压力(或者体积)，熵(或者温度)

以及极化度。二次求导则得到了压缩系数，膨胀系数，热熔以及磁化系数。

Ehrenfest教授将一级相转变定义为自由能连续(Gibbs自由能在等压条件下，

Helmholtz自由能为等容)，但是一次导数不连续的转变。这些条件意味着在相

转变发生的温度时，恒压或者恒容条件下对自由能进行一次求导得到的热力学

特性会发生突变。此时，对自由能进行二次求导得到的函数则会出现无穷高的

极窄峰。如图1．7所示：

皤
￡
X

瓴

蔷
蟮

图1．8等压条件下，热力学函数在二级相转变时的变化日引。其中对Gibbs自由能(G)

进行一次求导得到的热焓(H)，熵(S)以及体积(V)在转变时表现出了连续变化。

等压热容(Cp)，，热膨胀系数(a)和压缩系数(b)为非连续变化。

8
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根据Ehrenfest教授的定义，二级转变中自由能以及一次导数都是连续的，

但是恒压或者恒容时自由能的二级导数为不连续的。图1．8也给出了等压条件

下这些变化形式。广义而言，N级转变则可以定义为自由能的N．1次导数是连

续的，而N次导数是不连续的。不过更高级的转变可能不是很必要，因为迄今

为止实验科学家只是观察到了一级和二级相转变。一级相变诸如结晶，熔融，

液晶相变等；二级相变有临界点时的气液转变，超流转变以及无磁场时发生的

超导转变。为了简便，我们可以认为一级相转变就是不连续的转变，二级或者

更高级的转变是连续转变，或者一些临界现象。

1．3．2相的平衡与稳定

相平衡与稳定是非常重要的热力学概念。为了理解这两个概念，我们用经

典力学作为类比。力学平衡状态时，体系中平移和旋转两个力的总和为零。如

图1．9所示为几种力学状态。其中图A就是一种不稳定状态；而B即平衡态；

C是经典力学中的随机状态；D图给出的是双势阱态，这种状态为一个不稳定

点夹在两个稳定点之间。由此可见，稳定性反映的是体系对外界扰动的响应。

当系统可以抵抗或者消除外界扰动时，体系是稳定的。相应的，如果体系只是

放大了这个扰动，那么这就是不稳定体系【411。

a'
L—●-

口 八V—
A B C D

图1．9经典力学中的平衡与稳定示意图b引： (a)非稳定的平衡态：(b)稳定的平衡

态；(c)自由平衡态；(d)双势阱，它包含两个稳定平衡点夹杂着一个非稳定平衡

点。图中的两个实心点代表着稳定的极限。

力学上的这些概念也同样适用于热力学。假设将自由能(G)对序参量(秒作

图，自由能对序参量的一次导数为零，即dG／d妒=O时就达到了热力学平衡。除

此之外，热力学稳定相还要求自由能对序参量的二次导数大于零，即

dEG／d≯2>o。当自由能的二次倒数为零时，要达到稳定还要其他条件。d2C／d4
=O对应着图1．9(d)中的两个实心点标记的位置，在热力学上稳定的临界点。

此时如果要达到热力学稳定还需要d3G／dqb3=0以及d4G／d自b4>0，这是稳定的必

要充分条件。由此我们可以知道：为了更好理解相转变过程，必须要建立

Gibbs自由能的轮廓线。一般而言，它由自由能峰位(也就是势垒)，自由能
9
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峡谷(稳定的极小)，自由能平台(无自由能变化)以及双势阱组成。

1．3．3晶体的固一固相转变

晶体的固固相变通常发生在单一组份体系中。与结晶一熔融一再结晶过程不

同，固固相转变仅发生于固态。通过温度或者压力的变化，就可以直接由一种

固态晶体形成另一种晶体。材料的多相态结构就是由此而来。一般情况下，晶

体的固一固相转变都属于一级相变，由于晶体堆积方式发生变化导致了体积、

熵和焓在相变过程中都发生着不连续的变化。作为一级相变，虽然需要体系内

结构发生破坏，但是要求转变过程中分子链的移动要协调，位移也不能太大。

1。3。4亚稳定状态

亚稳态的提出是由于实验观察到相转变没有发生在平衡转变温度。相转变

过程中经常出现亚稳态。因为过冷或者过热的非平衡状态不具备此温度或压力

下最低的自由能，所以在热力学上将其定义为亚稳，该相态只能存在有限的时

间。

根据热力学定义，亚稳态是热力学稳定的，只不过是非最低自由能的平衡

态，也就是局部能量极小。对于亚稳态和最后总的稳定态自由能的一次导数都

等于零dG／d#--0，且二次导数都大于零d2G／d#2>0。那么稳定相与亚稳态之间

的区别是什么呢?图1．10给出了亚稳态与平衡态自由能示意图。可以看出达

到亚稳态是自由能只是达到了局部的最小值，而平衡态拥有整个过程的最小自

由能。亚稳态向平衡态的发展存在一个势垒AG*，那么跨越这个势垒所需要的

驱动力就是两个自由能最小的差值AG，该值还反映了亚稳态和平衡态稳定性

的区别所在。
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图1．10亚稳态与平衡态自由能示意图啪1。

下面我们用非科学的语言来描述相转变的微观过程。当体系面对着不止一

个势垒时，他们无法预测或者估计相的稳定性，以及这些势垒之后的自由能状

态。我们知道跨越势垒是由热涨落或者密度涨落来决定的，这就与热能kT以

及分子间相互作用有关。体系会选择最低的自由能位垒发生相变，不再考虑跨

过位垒后的稳定性。因此体系就会进入一个局部的自由能极小。如果体系进入

这个自由能极小的时间足够长，能被实验观察到，这就是一个亚稳相。

1．3．5高分子晶体的相转变

从上面的介绍我们可以了解到，相态的稳定性受到温度和压力的影响，由

此可能发生相转变。除此之外，机械外力也可以诱导晶体中新相形成和相转变

的发生。Di Marzio研究发现，高分子晶体可以沿着固化的方向取向【42J。因

此，尽管保持了初始形态，结晶后的高分子样品还是具有高度各向异性143'

删。在对拥有多相态结构的等规聚丁烯(iPP)研究发现，亚稳态的形成受到熔体

取向的影响，这意味着温度梯度不是唯一影响结构形成位垒的因素。Lovinger

教授在1977年发现了取向熔体可以诱导亚稳相p晶H51。过冷度存在时，iPP中

Ot相先成核生长成取向的球晶，此时D相不会大规模生成。然而，p相可以通过

伉相的转化而得到，并沿着OL晶体的取向面生长。近年来还有报道称剪切也可

以诱导iPP多相态生成H61。
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1．4高分子体系中多相态结构

为了能够建立起材料内部结构变化与力学性能的对应关系，选取研究对象

时首要考虑的就是对于外场刺激能够有明显的响应。首先想到的就是选用多相

态体系，由于外场可以影响相转变的发生，所以有利于建立起力学性能与结构

变化的关系。因此在本课题中我们选取具有多相态结构的聚(1-丁烯)(PB—1)

和等规聚丙烯(iPP)。

1．4。1 PB．1相转变研究进展

在不同结晶条件以及外场诱导下，同一种高分子可以形成多种晶型。聚

(1。丁烯)就是这样一种具有多种晶型的高分子材料。60年代，PB．1首先引

起人们的关注是因为其良好的耐热蠕变性、耐压力和韧性，如耐热水管，耐压

容器等。后来其复杂的晶体结构又引起了高分子结晶科学家的巨大兴趣。在经

历不同的热力学以及机械处理后，PB．1可以形成多达5种不同的晶体，分别

为具有3I螺旋结构的六方相孪晶form I和非孪晶form I’，具有113螺旋结构的

四方相晶型form II和II’以及4l螺旋的正交晶系form III。这些相态之间在不

同外场条件下还能发生固固相转变，图1．11所示为PB一1各晶型形成条件以及

相互间转变所需条件【47．50】。

图1．11 PB．1各相态形成条件以及转换路径示意图。

最为大家熟知的当属于晶型II到I之间的转变。常压下从高分子熔体结晶

时，最容易形成的就是晶型II，这是个亚稳定的相态。常温常压放置时会自发

的向稳定的晶型I转变。根据环境条件不同，该转化过程可能需要数周时间才
12
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能完成一7’51】。转变发生后材料的各种物理性质都会发生变化，熔点由117 oC

增加到135 oC，另外强度和硬度都有所增加【52-55]。密度的增加会导致聚丁烯制

件在使用过程中的翘曲变形等问题【47'561。因此科研工作者在努力寻找能缩短

转化时间的方法，目前有效的方法有不同立构成分，self-seeding以及超薄膜等

[56-5s1。借助于外力拉伸，该转变过程可以大大缩短。

晶型III可以从溶液中形成，依赖于溶剂条件；高压条件下从熔体结晶可

以得到晶型I’，从合适的溶液中结晶也可以得到此晶型。高温条件下，借助于

外力这两种晶型都可以转化成晶型II，进而再转变成晶型I【59-62]。

不论是从工业效益还是学术兴趣为出发点，人们在过去的几十年中针对晶

型II到I的转变进行了大量的研究工作。例如报道了此转变是成核控制的过

程，晶核产生于晶体表面、转折处或者片晶扭曲点【62】。基于X射线以及电子

衍射结果，Fujiwara和Kopp等提出转变发生后原始晶型II的(1 10)晶面变成

了晶型I中的同一晶面，Lotz等把它称作不变晶面【63‘64]。从四方相的晶型II转

变为三方晶相晶型I后相邻螺旋结构之间距离会减小4％左右，但保持相同的

螺旋构象。转变后(110)晶面间距降低20％左右，也就是发生了大幅度的收

缩，该过程可以参考下面示意图。这样发生的转变产生的螺旋结构位移最小，

避免了能量的不切实际变化。高压或者高压C02、形变以及塑化剂或者成核剂

等添加剂的使用都可以加快转变动力学【13，6锄9】。早在上世纪70年代就报道过

形变促进晶型II到晶型I的相转变【_70】。后来Goldbach等强调了应变在转变过

程中的作用，认为应变作用于无定形区后分子链的松弛被抑制掉f71】。在拉伸

诱导晶型II到I的转变中，Yang等还观察到了两个应变硬化现象r72】。虽然对

于拉伸促进PB．1的相转变已经有了很深的认识，但由于缺乏原位在线研究，

此相转变与宏观性能之间的联系依然缺乏。

图1．12：晶型Ⅱ到晶型I转变过程中分子水平变化示意图【731。

1．4．2 i PP中的多相态
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作为应用最广泛的高分子材料之一，iPP一直深受关注【4'74】。科学领域对

它的兴趣也主要在于其复杂的多相态，目前研究较多的有仪、p和丫相，6晶型

也有文献报道过口硼1。与PB．1的多相态结构不同的是，iPP的几种晶型具有相

同的3l螺旋结构以及6．5A的链段长度。最常见的单斜晶仅相早在上世纪70年

代被Natta首先发现而定义。很快，具有六方相结构的13相也被发现，但是该

结构的出现就比较偶然。接下来Turner-Jones等发现了更加罕见的第三种三斜

晶型Y相，可能是在流体静压力诱导下形成的。最后的6相是在含有大量非晶成

分的iPP中偶然发现，但鲜被研究。

仪晶具有一个非常独特的结构特征——交叉投影(cross-hatched结构，也

叫子母晶结构)，其结构示意图以及WAXS和SAXS示意图如图1．13(a)和(c)。

目前为止，除了iPP，子母晶结构没有在其他聚合物中发现过【801。如子母晶结

构示意图1．13(b)所示，子晶以ac轴分别垂直于母晶的c轴和a轴的方式在母

晶的ac面附生结晶【8l】。图1．13(d)是用原子力显微镜(AFM)观察到的子母晶

结构。这是一种iPP片晶分叉现象，并且几乎可以在任何结晶条件下形成。径

向的带状片晶以及垂直于半径方向的片晶存在于同一球晶中。径向的片晶(母

晶)沿着a轴螺旋生长，成为球晶的骨架。子晶(也就是垂直于径向的片晶)

与母晶成大约800或者1000，将球晶填充起来【821。子母晶结构被认为影响着材

料的一些重要性能，例如疲劳寿命，抗变形强度，耐磨性以及粘附性等【8}髂J。

在对高分子材料的力学性能研究中还发现在大应变时iPP并没有出现传统观点

中的纤维化，而是发生了脆性断裂。该现象被归因于存在于子母晶结构内部的

无定形分子链运动性受限。由此可见，对子母晶结构与iPP力学性能之间的关

系深入理解有助于制造合适的微观结构，得到可以拓宽工业应用的优良性能。

借助于原位微焦点SAXS．WAXS．POM联合技术，Nozue等观察了球晶热拉伸

过程中子母晶结构变化，得到了不同取向度下子母晶变化信息fs6】。但是目前

仍然缺乏对子母晶形变与宏观力学性能的系统研究。

图1．13(a)子母晶WAXS散射花样；(b)子母晶结构示意图【明；(c)子母晶SAXS散射

花样：(d)AFM观察到的子母引881。
14



第一章绪论

除了上面的晶体结构外，iPP还经常出现中间相，它的有序度介于无定形

与晶体之间。一般而言，有两种途径都可以得到iPP中间相：一种有效的常用

方法是将高分子熔体急剧猝冷，这样得到的中间相被认为是结晶过程中的某个

有序状态被“冻结”起来了，这是急剧固化过程过早阻碍了能够结晶的的分子链

运动，被称之为“猝冷诱导的中间相”。与之相对应的就是另外一种“形变诱导

的中间相”，这种结构一般在冷拉伸过程中得到(二维广角X射线散射花样如

图1．14)。低温下的单轴拉伸被认为是诱导结构变化的有效方法。某些情况

下，在低温拉伸过程中晶相和无定形区都可以转变为中间相，iPP正是容易发

生这种相变的高分子材料。大家对中间相的本质还没有完全理解，但是广泛认

为这种具有部分有序度的中间相是由平行链束组成，这些链还保持着与0t晶相

同的3。螺旋结构。小的中间相聚集体内沿着分子链方向长程有序，侧向排列

无序度较低。通过WAXS实验结果，Corradini发现在猝冷得到的中间相中分

子链间相关性接近于仅晶。

图1．14 iPP中间相的二维WAXS散射花样。

1．5原位测试手段——SAXS和WAXS在高分子检测中的应用

1．5．1 X射线介绍

x射线散射在高分子研究中的应用已有很长的历史。将X射线光束打在一

片材料上，从散射花样就可以得到代表性的结构信息。而且，最近的三十年

来，X射线散射已经从一种静态方法发展为了动态手段。这种进步与强大的探

测器以及高亮度光源(同步辐射光源等)的发展密不可分。如今的点状聚焦已

经取代了老的狭缝聚焦方法，并且仪器的下一个发展趋势也已经暂露头角。当

有了‘‘X射线自由电子激光”(X．ray free electron laser)，研究将外加载荷移除后

弹性体的的结构松弛这种快速过程都成为可能。如今，原位跟踪结构变化已经

可以达到循环时间小于1秒。而且，用微焦点x射线来扫描样品时，空间分

辨都能达到1微米【89。91】。
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x射线是一种波长范围处于0．01到10纳米之间的短波长电磁辐射。O．15

纳米左右的波长比较适合高分子等软物质的研究。当X射线与物质相互作用

时，他们的对象其实是样品内部的电子。x射线就是在探测材料内部电子密度

分布。

在磁场内运动的电子不断损失能量，并以电磁辐射的方式从轨道切线方向

发射出来就形成了同步辐射。同步辐射装置中的线性加速器为电子提供加速。

当电子在管道内旋转运动通过狭缝时不断的被高压加速。当达到了所需要的能

量，电子被转移到储能环来补给下降的束流。同步辐射光是极化的，并具有一

系列从硬X射线到可见光的连续光谱。通过适当的晶体衍射可以得到所需要

波长的光，这种晶体叫做单色仪。

1．5．2小角X射线散射(SAXS)

小角x射线散射(SAXS)常用来研究纳米尺度非均匀体系内的结构，它

是主光束附近极小角度(一般从0．1．100)内的弹性散射。在这个角度范围内

可以得到的信息有：高分子的形状与尺寸，部分有序材料的特征尺度以及微孔

尺寸等。检测结构的尺寸范围可以从几纳米到100纳米左右。超小角x射线

散射(USAXS)还可以探索到更大的尺寸。SAXS的实质是由体系内电子密度

涨落引起的。它经常用于粒子尺寸、形状和分布等。在高分子领域内，SAXS

通常用来计算半结晶性高分子材料中片晶层的厚度和长周期。由下图(a)的一

维SAXS曲线可以得到散射极大的峰位g，根据Bragg公式得到的q=27r／L可

以计算出长周期L。计算片晶厚度时我们需要借助于相关函数：

m)2吉，。，(q)q2 cos(qr)由 (1．3)

譬：—4巧_sin0 (1．4)譬2——- (1．缈
／L

Q2 Jo J(q)q2由 (1·5)

其中九为x射线波长，I(q)为散射强度。一维相关函数曲线如下图(b)所

示，由此我们可以得到无定形厚度La，由长周期L减去La就得到了片晶厚
度。

16
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图1．15(a)一维SAXS曲线；(b)相关函数曲线。

1．5．3广角X射线散射(燃S)

一般而言，对于半结晶性均相材料，可以直接从相应的懒S曲线定量计
算结晶度。图1．16给出了聚(1．丁烯)的WA_XS一维曲线拟合过程。强度较

低且半峰宽较宽的两个峰来自于无定形的散射，其余七个尖锐的散射峰来自于

晶体的散射。

5 1 0 1 5 20

20／degree

图1．16聚(1．丁烯)一维宽角x射线散射曲线拟合【921。

一般情况，基于wAxs数据，我们可以用简单的的现象学方法来描述结晶

¨¨¨¨u¨u“¨

兰c3．Q．I∞、^l一∞cm_c一
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度的变化。如公式(1．6)：

，

鼍=_二旦} (1．6)‘

I。+I，
?j

式(1．6)中)(c代表结晶度，I锄和Icr分别代表无定形峰和结晶峰的强度。这

个公式可以简单的描述他们结晶度变化趋势，但是不能给出准确数值。

自然界中尚未发现无畸变的晶体，为了讨论方便我们在这里假设存在。在

倒空间里，完全无畸变体系内每个电子可以向同一方向散射相同量的X射

线。因此整个倒空间内总的散射强度与被辐照区域内电子总和成正比，如公式

(1．7)：

Itota，=4乃fs2I(s)ds (1．7)

如果将材料分为晶相和非晶两部分，晶体内的原子处于空间内理想位置，

则这部分散射强度为

‰=4丌fs2乞o)ds (1．8)

由此可以得到WAXS结晶度

wc：_cr／ot：显丝 (1．9)c

ItotBl 2I(s)ds
、。

为了简便，我们一般通过拟合峰面积计算结晶度，将晶体衍射峰面积与总

面积的比值作为结晶度。参考下面公式(1．10)：

wc=箍 ∽㈣

其中∑氏是晶体各峰面积之和，∑Aa是无定形峰面积之和。矫正因子厂根据

材料不同而有很大差别，我们一般简化为1。这样得到的结晶度也有一定误

差，可以用来趋势分析。

高分子材料在经历加工过程时，不可避免的要经过流动场等外场作用，所

以大分子链段会表现出一定的取向。WAXS技术还常用来表征材料的取向情

况，通常用Hermans取向因子厂来表征材料的取向：

厂：—3(C—OS-20)-1 (1．11)

0为分子链轴与取向轴之间的夹角，(cos20)为取向参数。对于单轴取向

材料：
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(cos2 p)：—孑—I(70)—si—nO—co—s2—0 dO (1．12)

I?，@)sinOdO

取向因子／与材料的取向关系有以下四种：af=O时为无规取向；b o<f<l时

为螺旋曲线；c户1时则分子链轴与拉伸方向完全平行；d户．1／2时分子链轴垂

直于拉伸方向。

除此之外还可以用Bragg公式以及Scherrer公式计算晶面间距以及晶粒尺

寸。

Bragg公式： 2dsin0=拧A，n=l，2，3⋯ (1．13)

sch溯赋： k盖 (1．14)

其中d为晶面间距，0为x射线与平面间夹角，九为波长，D为衍射峰的半

高宽，在高分子应用中系数k一般为O．89。

我们在对X射线数据进行处理分析时很少考虑仪器展宽，它绝不仅仅是技

术问题。仪器展宽曲线非常必要，它指的是尺寸无穷大并且非常完美的单个晶

体任意峰的轮廓。在高分子领域的应用中，很多无机材料例如通常的标样

LaB6与理想状态非常接近。对仪器曲线进行去卷积可以从所测谱图消除仪器

的展宽影响。假如不进行去卷积，我们可以对仪器曲线和剩下曲线的类型进行

假设。这样就分析性的进行了去卷积，得到的结果就是仪器积分宽度和理想曲

线的数学关系。通过这个关系就能得到一条线性曲线，来自于仪器展宽的影响

就能被消除掉。

1．6本论文的研究意义和内容

在过去几十年对高分子的研究中，高分子材料的结构特征与宏观力学性能

的关系一直是科学界和工业界都十分关心的课题之一。如果寻找到了该问题的

答案就可以指引我们在分子尺度或者非均质材料的微观尺度研制出能够满足需

求的特制材料，并且不需要大量实验和重复工作。尽管很多科研人员为此做出

了大量努力，实际上并没有出现普适性的成果。根本原因在于高分子材料的多

尺度结构给计算与分析带来了巨大的难度。

为了达到此目的，我们需要从两个方面着手：首先是研究手段。过去对材

料力学性能的研究大多是分别对结构和力学响应进行表征再将二者关联起来。

这种方法可能会因为分析时结构与性能数据错位而引入误差。再者，仅对材料

变化过程的始态和终态进行表征，丢失了变化过程。所以原位在线检测手段是
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此课题的首要解决问题。另外就是选择合适的研究对象。最好是选择对外场刺

激有明显响应的体系，这样方便结构与性能的结合分析，因此我们选择了PB．

1亚稳相form II到form I的相转变。从熔体结晶后PB．1首先形成了亚稳定的

form II晶型，常温常压放置时该晶相会自发转变成稳定的form I晶型，借助于

外力时该转变会加快。如果从亚稳定的form II开始施加外场，体系能够及时

对外场做出能够被光学检测手段捕捉到的响应，为宏观力学性能与微观结构变

化衔接提供有效的结构信息。

主要研究内容：

1温度对拉伸诱导PB．1相转变的影响

采用单轴双向拉伸装置与同步辐射广角X射线散射(嗽S)联用技术，
原位跟踪不同温度时拉伸诱导PB．1的亚稳态晶型II到稳定晶型I的相转变。

揭示了高温拉伸过程中可能存在不同的相转变路径。同时还研究了不同退火温

度对相转变过程的影响。

2应变速率对相转变的影响

利用同步辐射原位检测的时间分辨优势，跟踪了不同应变速率下亚稳相

form II向稳定相form I的转变。分析得到了时间、应变、应力以及总功在拉升

诱导相变过程中的决定大小。

3拉伸诱导PB．1相转变过程中微屈服的存在

通过对不同外场参数下拉伸诱导PB．1相转变过程的分析，以及结合原位

同步辐射广角和小角X射线散射(SAXS)结果，提出了PB．1拉伸过程中力

学曲线上宏观屈服前期的可能还存在微屈服现象。

4等规聚丙烯子母晶结构的力学性能研究

根据聚丙烯子母晶结构特性和流动场诱导取向晶体的生成，得到了向两个

方向取向的子母晶样品。再利用单轴双向拉伸装置与同步辐射WAXS联合技

术，原位跟踪了子母晶的破坏过程。拉伸过程还发现了iPP中常见的

mesophase结构在小应变时出现。
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第二章温度对拉伸诱导PB．1内form II到form I晶相转

变的影响

2．1摘要

本工作基于原位同步辐射宽角X射线散射研究了温度(实验温度和结晶温

度)对拉伸诱导聚(1．丁烯)中固固相转变过程。对拉伸过程中form II和

form I晶体结晶度以及取向度变化的分析表明，拉伸促进了从form II到form I

的相转变。并提出了可能存在两种转变机理，一种是基于直接的晶体固固相转

变，另外一个就是以熔体为中间态的非直接转变，也可称为熔融再结晶过程。

在工程应力应变曲线上还观察到了三阶段式的变形过程：线性形变，应力平台

以及应变硬化。它们还正好对应着form I晶体孕育、成核以及凝胶网络的形

成。在此工作中还建立了相转变与力学行为之间的良好对应关系。

2．2引言

半结晶性高分子材料结构与性能的关系长期以来都是高分子科研和工业领

域的重大问题之一。半结晶性高分子的多尺度结构包含了链段，片晶以及球

晶，所以很难将宏观力学性能与不同尺度的微观结构关联起来。另外，在拉伸

或者其他机械形变过程中，外力可能会诱导复杂的结构和相态转变，例如固固

和液固转变，这些变化都会带来力学性能的反馈，并反映在应力应变曲线上【1。

5l。在拉伸变形过程中，结构变化和力学性能会动态的相互耦合在一起，因此

可以同时表征结构和性能的原位检测手段对于理解材料结构与性能关系非常重

要。实际上，将原位拉伸检测与同步辐射X射线散射技术结合起来可以为很

多半结晶性高分子材料提供丰富的结构性能信息【6州。在高分子材料拉伸过程

中可能出现很多新相，例如聚对苯二甲酸乙二醇(PET)中发现了中间相【6，10。

12】，聚乙烯(PE)中发现了构象无序的六方相晶体【131，聚酰胺中发现的过渡

相仅”相【14'15]。固固相转变还可能带来独特的力学性能，例如间规聚丙烯

(sPP)表现出的超弹性就是因为拉伸诱导了马氏体相转变【16’l 71。此外，在等

规聚丙烯(iPP)中，从q相到丫相转变可能会带来刚性和弹性之间不同程度的

力学性能变化[IS-21】。

因为其广泛的应用，例如热水管，压力容器或者管道等，聚(1．丁烯)

27
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(PB．1)成为一种非常有经济价值的聚烯烃材料。然而，与其他聚烯烃如聚丙

烯和聚乙烯等相比较，PB．1的应用还是比较有限。除了原材料成本较高，复

杂的晶体相转变也是重要的原因。固体相转变可能会带来很多不良影响，例如

密度变大导致制件的收缩122，231。根据结晶条件不同，PB．1会呈现出多相态结

构：具有31螺旋结构的六方相孪晶form I：同样具有3l螺旋结构的六方相非

孪晶form I’；113螺旋结构的四方相form II；form II’也是四方相结构；具有4l

螺旋结构的正交相form III[24。261。其中form II是一种亚稳定结构，常压下从熔

体结晶时形成，置于室温会自发转变为热力学稳定相form I。根据环境条件不

同，转变所需时间为几周甚至几个月，期间材料性能会发生显著的变化【22,27】。

在拉伸作用辅助下，此相转变过程会明显加速【2引。发生相变之后熔点从form

II的117 oC升高到form II的135 oC。除此之外，材料还会变的很硬，并表现

出更高的强度[29‘311。为了缩短转变时间，近年来很多研究工作都为了能够在一

些特殊条件下直接获得form I晶体。根据溶剂，浓度以及结晶温度不同，form

III和form I’可以再溶液中形成【32，33】。在高温时借助于拉伸条件，这两种晶体

都可以先转变为form II再进一步转变为form I【3 4l。

在过去的几十年中，由于工业界和学术界的兴趣，从form II到form I的相

转变受到了广泛的关注和研究【35-42]。通过这么多年的研究，虽然拉伸对从

form II晶体到form I晶体相转变的促进作用已经得到很好的认识，但是依然没

有建立起结构变化与力学性能之间的关系。为了将PB．1的相转变与力学性能

联系起来，我们借助于同步辐射宽角X射线散射原位研究了单轴拉伸条件下

的晶体相转变过程。在工程应力应变曲线上观察到了两个转折点，它们正好分

别对应着form I晶体的成核和form I力学网络的凝胶化。从form II到form I

的相转变存在着两种途径，即直接的晶体相转变和一种熔融再结晶过程。

2．3实验部分

拉伸试验是在自N4,型拉伸装置上完成的(见图2．1)，为了调节实验温度还

配备了加热腔，通过调节氮气流量可以控制温度的高低和均匀性。装置上力传

感器误差范围小于1N。实验所设定的几个温度条件为25、50和80 oC。拉伸

速度靠调节两夹头的相向运动来控制，实验采用拉伸速度为3．15 mm／min。首

先将哑铃状的样品固定在拉伸装置两夹头上，夹头中间距离为10毫米作为拉

伸样品初始长度。将加热腔盖上盖子后开始升温，升温速度设定为5 min升至

设定温度。在设定温度保持5 min使温度恒定，然后开始拉伸。样品宽度的变

化用一台高分辨率CCD摄像机来跟踪，以便真应力的计算。
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图2．1自制拉伸装置图

原位同步辐射WAXS实验在合肥国家同步辐射实验室(NSRL)的x射线

散射线站进行。实验所用X射线波长为0．154 nln，探测器用的是Mar 345成像

板。样品到探测器距离为323 m／n。对二维WAXS散射花样分析使用的是欧洲

同步辐射装置(ESI强)提供的Fit2D软件。对二维散射图进行去空气背底处

理。

LynodellBasell公司友情提供了牌号为PB0110M的PB．1颗粒状原料。材料

的重均分子量为Mw=711000 g／mol，分子量分布Mw／Mn=3．1，熔点以及玻璃

化转变温度分别为117和．20 oC。首先通过压模成型制得厚度为1毫米的PB．1

薄板。为了进行拉伸实验，需要进一步将薄板剪成哑铃状的样品，样品的长度

和中心部分宽度分别为29和4毫米。为了得到完全的form II晶体，需要将哑

铃状样品在热台上进一步的热处理。首先升温至170 oC并保持5 min来消除热

机械历史，然后9 oC／min的降温速率冷却至不同的温度85、95和105 oC进行

等温结晶。因为在85和95 oC时结晶速度较快，所以等温时间大于40 min就

能结晶完全。而105 oC时结晶速率很慢，样品等温保持了3小时以上才结晶完

全。完成结晶后，迅速将样品转移到拉升装置上开始实验。拉伸开始前用

WAXS没有检测到form I的信号。

2．4结果部分

2．4．1室温拉伸结果

根据上面描述的样品准备条件我们可以知道，PB．1样品中的晶体全都是亚

29
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稳态的form II，这一点从WAXS结果也能得到证实。Form II晶体三个比较强

的衍射峰所处2e位置分别为11．8，16．9和18．40，所对应的晶面分别为(200)、

(220)和(213)。

图2．2(a)给出了PB．1室温拉伸时的工程应力应变曲线，该样品结晶温度

为95 oC，还插入了一系列不同应变时的二维WAXS花样。样品的拉伸沿着水

平方向。拉伸之前从二维图上可以清晰看到来自于form II的三个较强散射

环。随着拉伸的进行，当应变达到屈服点时，已经可以从二维WAXS图上清

晰的看出明亮的散射环开始变成弧状，代表着拉伸诱导的晶体取向开始。还可

以看出有一些新的散射信号出现，这是来自新晶相form I的散射峰。

strain

(a)

'O 1S 20

20(degree)

(b)

25

(c)

图2．2(a)室温拉伸时工程应力应变曲线，同时还插入了一些代表性的二维WAXS散

射花样。(b)与图(a)相应应变的一维WAXS曲线。(c)拉伸过程中form II和I结晶

度变化曲线，以及相应的工程应力应变曲线。此样品的结晶温度为95 oC。
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为了进一步研究相转变过程，在图2．2(b)中给出了通过积分得到的拉伸过

程中的一维散射曲线。可以清楚的看到图中的红色曲线上，也就是当工程应变

达到0．2时，出现了三个新的衍射峰。他们分别对应着form I的(110)、(300)和

(220)三个晶面。随着应变的增大，这些峰的强度逐渐增加，而属于form II的

三个峰强度变弱，最后逐渐消失。为了对相转变程度进行定量化分析，图2．2

(c)给出了两种晶型在拉伸过程中结晶度的变化。在此图中还给出了相应的力学

曲线，以方便得到结构与性能之间的对应关系。图中用红色和绿色虚线将整个

转变过程分为三个阶段。阶段A中，没有观察到来自于form I的散射信号，

也就是说从form II到I的相变还没开始发生。阶段A正好对应着应力应变曲

线上的线性变形区。之后，力学曲线进入了应力平台区，也就是阶段B，此时

随着应变的增加应力基本保持不变。巧合的是，稳定的form I相正好在应力平

台的起点开始出现，也就是相转变刚好开始。在材料力学中，该工程应力平台

出现的实质就是机械屈服。也就是说form I的成核对应着form II晶体的屈

服。在阶段B中，form I晶体含量虽然不断增加，但一直保持很小值，直到应

力应变曲线平台结束时，才达到大约6％的结晶度。与等温结晶做类比，假如

我们将A阶段定义为结晶诱导期，那么B就更类似于晶体成核期。平台结束

之后进入了C阶段，应力几乎随着应变又开始线性增加，即应变硬化。Form

II到form I的转变在此阶段开始加速，在结晶学中应该就是对应着form I的生

长阶段。

有趣的是在C阶段开始时转变速率仿佛有所下降，虽然整体结晶度依然在

快速增加。为了更好地观察，在图2．3中给出了此拉伸条件下真应力应变曲线

以及form I结晶度的变化。实际上应力平台之后相转变速率的下降伴随着应力

上升或者应变硬化。显然，C阶段的应变硬化是因为由form I形成了新的力学

网络。新网络形成后成为应力的主要承担者，从而分担了form II网络所承担

的部分应力，结果就导致了转变速率的降低。关于这一点在讨论部分还会详细

讨论。
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图2．3 Form I结晶度的变化以及对应的真应力应变曲线。

通过分析form II的(200)晶面和form I的(110)晶面的方位角积分强度

分布研究了拉伸诱导form II和form I晶体取向，分别见图2．4(a)和(b)。如上

面所示，在A阶段中，只有form II晶体存在，并且还保持各向同性，这一点

可以从(200)晶面的子午线分布看出。当形变进入B阶段，form II晶体的

(200)晶面取向向45度方向移动，这也正好是剪切带。机械屈服和晶体旋转

发生的一致性是半结晶性高聚物存在的普遍现象。在阶段B刚开始时，form I

的散射出现，其晶面(110)的散射聚集在赤道线附近，也就是说分子链倾向

于沿着拉伸方向。在B阶段，form I和form II晶体取向的差别意味着form I

的成核与form II晶体旋转是两个不相关时间，尽管二者都与拉伸过程中的机

械屈服相关。随着进一步拉伸至C阶段，form I(110)@面的取向移向45度方

向，这一点与form II(200)晶面类似。这里我们发现，form I的生长很可能是

消耗了已经沿着该方向取向的form II晶体。

岔
C
o

电
薄
●一

azimu钠aI angle《degree)

(矗)

32

奎
葛

●

篙
：

azimulhal angle(degree)

(b)



第2章温度对拉伸诱导PB．1内form II到form I晶相转变的影响

图2．4(a)室温拉伸时form II晶体(200)晶面一维方位角积分强度曲线和(b)form I

晶体(100)晶面一维积分强度。

2．4．2结晶温度对拉伸诱导相转变的影响

为了对比结晶温度对拉伸诱导form II到form I的影响，我们还对分别在

85和105 oC等温结晶的样品进行了拉伸实验，与前面相同也利用同步辐射

WAXS原位跟踪了结构变化过程。方便起见，在图2．5(a)和(b)分别给出了拉伸

过程中form I和II的结晶度变化以及工程应力应变曲线。可以看出，在85和

105 oC结晶的样品，不论力学曲线还是结晶度都与在95 oC实质是一样的。同

时，又一次证实了form II到form I三段式转变过程，这也是PB．1的共同特

征。与在较低温度(85和95 oC)结晶的样品比较，阶段B在高温(105 oC)

结晶样品的拉伸过程中要短很多，这可能是由于在不同温度结晶得到的晶型不

同。有报道称在较低的过冷度下PB．1会结晶形成菱形晶体，而较高过冷度时

则形成球晶。在阶段B到C的转折点时，form I的结晶度一直保持相当低的水

平，两种样品都低于6％。由此可以看出，在我们所研究温度范围内，初始结

晶温度对于拉伸诱导固固相转变的影响很小。

图2．5室温下，拉伸诱导在85 oC(a)和105 oC(b)等温结晶样品相转变时form I和

form II结晶度变化以及相应的工程应力应变曲线。

2．4．3拉伸温度对form|I到form I相转变的影响

我们还进一步研究了拉伸温度对form II到form I相转变的影响。低于PB．

1结晶温度时，对在95。C等温结晶的样品进行了原位拉伸实验，拉伸温度分

别为50和80 oC。因为50 oC时工程应力应变曲线和两种晶型结晶度的变化趋

势都与室温拉伸时十分相似，所以在图2．6(a)中只给出了80。C拉伸时的力学



第2章温度对拉伸诱导PB．1内form II到form I晶相转变的影响

曲线。与室温类似的是，工程应力应变曲线同样也被红色和绿色虚线分成了三

个区域，但是具体的结构演化过程与室温拉伸时有很大区别。此温度下在应力

应变曲线上的第一个拐点(也就是屈服点)时form I并没有生成，此时应变已

经达到了0．2，一直到平台的中间区域即应变为0．6才开始出现。并且，我们

还注意到此温度时力学平台(即阶段B)占据了应变从O．2到2．1一个很宽的

范围。图2．6 Co)给出了整个拉伸过程中WAXS一维积分曲线。其中，红色曲

线对应着form I刚出现时的应变0．6，蓝色曲线对应着力学曲线上第二个转折

点也就是应变硬化的起点。从图2．6(b)我们可以看出，整个拉伸过程中form I

的衍射强度一直弱于form II的强度。两种晶体的结晶度对工程应变作图如图

2．6(c)所示，同时为了方便比较还在图中加入了相应的工程应力应变曲线。在

阶段B也就是应力平台区，晶型form II向form I的转变非常缓慢，直到平台

区结束时form I的结晶度才达到2％。有意思的是，form II的结晶度下降速度

明显高于form I结晶度的增加速度，这也就意味着在80 oC拉伸过程中整个体

系的结晶度是降低的。换句话说，高温时在应力诱导下一部分form II晶体发

生了熔融而并不是直接转化为form I晶体。
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图2．6(a)95 oc等温结晶的样品在80 oC拉伸时的工程应力应变曲线以及不同应变时

的二维WAXS图。(b)相应的一维WAXS曲线。(c)从b图数据计算得到的form I

和Ⅱ结晶度变化以及相应力学曲线。

图2．7(a)和(b)给出了80 oC拉伸时form II(200)晶面以及form I(110)晶面

的方位角积分分布曲线。在线性变形区(阶段A)，form II观察不到明显的取

向。当形变进入应力平台区(阶段B)时，晶体form II的(200)晶面开始向

500方向取向。随着应变的进一步增大至0．6左右时，form II(200)晶面的方

位角积分强度的极大值飘移至680左右，此时form I开始出现。从应变0．6直

到阶段B结束(应变2．1)时，form II的(200)晶面方位角积分强度最大值基本

保持在680不变。进入应变硬化区(阶段C)后，form II(200)晶面的取向逐渐

移动至子午线方向。另一方面，从在应变0．6时刚出现开始，晶体form I的
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(110)晶面取向一直沿着子午线方向，在整个拉伸过程中都不发生变化。
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图2．7 95。C等温结晶80 oC单轴拉伸时，(a)form II的(200)晶面和(b)form I的(110)

晶面一维方位角积分强度分布。拉伸方向为O．1800方向，00和900分别为子午线

和赤道线。

从上面分析可以看出，拉伸温度对相转变好像没有显著影响。所以这里

我们没有直接分别给出form II和form I的结晶度变化曲线，而是将不同温度

下拉伸的总结晶度变化在图2．8(a)中给出，为了描述方便用XH+I来表示。我们

知道衍射强度由很多因素来决定，例如结构因子，多重性因子等等，所以这里

的结晶度只能作为定性分析。图2．8仅能表示整体结晶度或者体积结晶度的半

定量化趋势。需要注意到form II和form I的结晶度差异导致的质量修补不会

影响整体趋势。为了将所有晶体的体积结晶度与力学行为关系起来，在图2．8

∞)中再次给出了整体结晶度曲线与相应的工程应力应变曲线。25 oC时，整体

结晶度在阶段A和B中没有明显变化，进入应变硬化区也就是阶段C时，结

晶度开始上升，并且一直上升至52％左右(如图2．8(b))。相反的，在80 oc

拉伸导致了整体结晶度的持续下降，直到一个较低的值32％。在中间温度50

oC时，整体结晶度表现出非单调行为：首先在阶段A和B内单调下降，之后

再增长至50％。PB．1整体结晶度在不同拉伸温度下呈现出的三种演化行为意

味着：在低于熔点温度时应力可能诱导了form II晶体直接熔融，这些熔体状

的非晶成分在之后的进一步拉伸中再结晶成form I晶体，这种现象在中间温度

50 oC时格外明显。总结晶度的变化趋势与他们相对应的工程应力应变曲线吻

合的相当好。25 oC和50 oC时，总结晶度曲线上开始上升的位置正好位于阶

段C的起点(也就是应变硬化区的始点)。虽然在80 oC时，总结晶度没有明

显的上升趋势，但是发现应变硬化开始时结晶度的变化趋势由下降变为平台，

这有可能与低温时的上升有着相同的物理含义。
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图2．8(a)在25，50和80 oC拉伸时，晶体form II和form I整体结晶度变化(图中实

心标志)。(b)结晶度变化与对应的力学曲线(图中空心标志)。

2．5讨论部分

基于拉伸诱导PB．1相变得到的原位WAXS实验结果，有以下几点有意思

的发现。(1)单轴拉伸可以加速亚稳态晶体form II到稳定的form I晶型的转

变速率，但是升高拉伸温度的话又会抑制转变速率。(2)在25和80 oC拉伸

时，总体结晶度随着应变分别呈现单调的上升或者下降趋势，而在居中温度

50 oC时相转变呈现出先下降后上升的非单调趋势，这可能表明从form II到

form I的相转变可能存在两种不同的途径。一种是在低温25 oC时由亚稳定的

form II直接转变为稳定的form I，这和静态条件下的相转变类似。另外一种就

是在高温80 oC时，可能发生了拉伸诱导的熔融再结晶过程。(3)工程应力应

变曲线上出现了两个奇异的转折点，分别恰好对应着不同的结构变化。低温时

从form II到form I的相转变恰好从工程应力应变曲线上第一个转折点(屈服

点)开始。第二个转折点位于应变硬化的起点，此时form I含量达到了形成新

力学网络的临界值。因此，形成了由form I晶体扮演力学网络交联点的凝胶网

络。针对这些点，在下面段落中将会给出详细讨论。

拉伸外场大大加速了从亚稳定的form II晶型到稳定的form I晶型转变。在

我们的拉伸实验中，室温下相转变程度在40分钟内完成了80％，可以从图2．2

(c)、2．5(a)和(b)看出。这里，我们对相转变程度的定义是①=X厅／x，，。，其中

x。是t时间时form I结晶度，而X，，。为拉伸之前form II的含量。然而，很多

研究都表明室温静态条件下从form II到form I的相转变一般需要数周的时间

才能完成。施加外场时，增加了晶体form II和form I之间的体积自由能之差

露弓∞∞^Z可∞v
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AG=A60+AG，，其中△Gn为静态条件下的热力学驱动力，AG，为来自外场的

驱动力，在本实验中即应力。拉伸条件下，应力增加了form II晶体的自由

能，同时降低了form I晶体的成核势垒，由此导致了两晶体之间相转变的加

速。根据由Fujiwara和Lotz提出的相转变机理，转变过程(1 10)晶面以“不

变晶面”存在，在图2．9(a)中给出了转变过程的分子解释。从四方相的113螺

旋晶体form II直接转变到具有3l螺旋的三方相form I晶体会发生相邻螺旋内

的临近匹配(约缩小了4％)，并保持了螺旋的手性，这可能是不需要分子链大

幅度调整的最佳方式。在这些晶面的垂直方向，还会发生很大的收缩。一般情

况下，晶面间距减小将近20％，从图2．9(a)也能看出。拉伸过程中相转变被加

速是通过促进收缩的发生。例如，在图2．9(b)中球晶的竖直区域，片晶中的

分子链平行于拉伸方向。当向form II晶体施加拉伸应力ol后，垂直于ol的两

个方向产生了两个收缩应力砚和∞，他们分别促进了螺旋之间以及(110)晶

面间距的收缩(见图2．9b)。相反的，在球晶的水平方向，垂直于(110)晶面

的应力可能会对晶面以及螺旋间距的收缩起到反面作用。我们观察到链轴平行

于拉伸方向的form I先取向，这正好与上面分析的结果一致。

升高温度会导致从form II到form I的相转变变慢。与低温结果相比较，80

oC时转变速率要慢的多。此条件下，转变度①在40分钟内还不到20％，这远

低于室温拉伸时达到的40％。报道称PB．1的相转变是个成核控制过程。静态

条件下form I的晶核主要由内应力引起，原因在于晶体和无定形成分之间的热

扩张系数之间的差别。内应力一般倾向于发生在不规则堆叠片晶的边缘，片晶

厚度有变化的局部以及片晶的弯曲。低温时，拉伸形变放大了这种局部内应

力，为form I晶体的成核创造更多的条件，表现在两种晶体之间相转变速率加

快。另一方面，高的实验温度会导致内应力的快速松弛，抵消了拉伸形变对相

转变的促进作用。不过与静态条件下数周的相转变时间比较，不论实验温度高

低，在外场协助下转变速率还是要快得多。这是因为形变对相转变的作用足够

削弱温度的影响。除了相转变速率，在高温和低温时可能存在不同的转变路

径，这也影响了不同温度时的转变速率，关于这一点在下面还要详细介绍。

不同温度下总结晶度的变化表明form II到form I的相转变可能存在两种不

同的途径。两种途径的示意图见图2．9(c)。一种途径是直接从form II晶体转

变为form I晶体。这种途径一般发生在静态结晶时或者在室温拉伸过程中。自

然的，另一种途径就是以无定形相作为中间态的非直接转变。从高温拉伸过程

得到的结晶度变化数据来看，这种非直接转变路径也具有相当大的可信度。如

图2．8(a)所示，25 oC时总结晶度从初始的43％几乎线性增长到52％。总结晶

度的增长可能基于两种解释。(1)原始样品中遗留的无定形部分在单轴拉伸过
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程中直接结晶形成form I晶体。(2)总结晶度的增加也可能是由于form I晶体

的单位体积散射强度大于form II。如果采用第一种解释，那么从50 oC时总结

晶度的非单调变化能够进一步支持以非晶态作为中间相的非直接转变，该过程

可以用熔融再结晶过程来解释。下面我们再来考虑第二种解释，也就是单位体

积form I晶体的散射强度远高于form II，那么可以做个假设：在室温拉伸时，

form II到form I转变过程中体积结晶度保持不变。基于该条件，在50 oC时前

两个阶段A和B内总结晶度的降低可以归因于form II晶体的熔融，那么C阶

段结晶度的增就是再结晶过程。这就证实了在临界点C时原始片晶先被破坏然

后再结晶为新的晶体。80 oC时，总体结晶呈现单调下降趋势，这也支持了拉

伸诱导熔融再结晶的概念。因此，直接的和非直接转变在拉伸过程中都有可能

发生，其中直接相转变过程可能倾向于在室温发生，而非直接相转变更倾向于

在高温时发生。这两种途径恰好符合目前关于对屈服点的解释和高分子晶体屈

服存在的两种有争议的机理。从form II到form I的直接相转变反应了Young

等的晶体滑移模型，而通过熔融再结晶的非直接相转变则是Flory-Yoon的方

法，只不过就是再结晶成为稳定的form I晶体而非初始的亚稳态form II。在连

续拉伸作用下，熔融后的无定形态很难再结晶成为form II，这是因为无定形分

子链倾向于沿着拉伸方向取向，而报道称form 11只能由无规构象分子链结晶

得到。

另一个有趣的现象，拉伸过程中的结构变化在材料的力学性能上有明显的

反应，这很好的证明了相转变与力学性能之间存在相关性。在25 oC和50 oC

拉伸时，form I的出现正好在力学曲线上屈服点附近，此时form II晶体不够承

担拉伸应力因而片晶开始发生粗滑移。换句话说，屈服是母晶form II老化的

开始，也是子晶form I诞生的时刻。在80 oC时，屈服对应着拉伸诱导form II

晶体熔融，并不会立即转变为form I晶体。因此，对于以form II为母晶相的

PB．1样品来说，屈服点低温时对应着相转变起始点或者在接近熔点温度时

form II的熔化。显然，这刚好符合一个普适的观点：小形变和中等形变的半结

晶性高分子拉伸变形过程的变形机理为应变控制。基于此模型，屈服点由晶粒

滑移决定，此时form I晶体开始成核或者form II晶体开始熔融。工程应力应

变曲线上第二个转折点出现在很小的应变(约为0．4左右)，之后就是应变硬

化区(见图2．2(C)，2．5(a)和(b))。对其他聚烯烃例如聚丙烯，聚乙烯，聚苯乙

烯等的力学性能研究中，应变硬化一般都出现在较大的应变区(应变2以

上)。对于不具有复杂相变过程的半结晶性高分子，在应变硬化阶段晶块开始

破坏，分子链网络对于此过程有很重要的作用。在本例中，硬化出现在相当小

的应变时，这可能就与拉伸网络没有太大关系。因为在硬化之前的应力平台区
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旋结构手性差别用是否阴影来表示。(b)不同区域form II晶体的(110)晶面在单

轴拉伸条件下受力情况。(c)相转变过程中由form I晶体形成凝胶网络过程示意

图。A和B分别是直接相转变过程和以熔体为中间态的熔融再结晶过程。蓝色和

绿色分别代表form II和form I晶体。

晶体form II到form I的相转变是最重要结构变化，所以后期应力的上升应该

归因于form I的形成。如果我们将体系作为物理凝胶，虽然应变硬化开始时

form I的结晶度还非常低(约5％左右)，但是已经足够建立以form I晶体为物

理交联点的力学网络。实际上，研究发现结晶过程中iPP熔体凝胶的形成只需

要结晶度达到2％甚至更低。虽然PB．1的form I晶体从不均匀的半结晶性复杂

体系中成核，但是建立力学网络的物理图像应该与从熔体结晶类似。不同之处

就在于已经存在了由form II为物理交联点的初始网络结构，它可以承担起微

弱的应力，其值基本为力学平台的应力大小。在应力平台区，虽然form I晶体

已经出现，但是含量很低而分散于非均匀的基质中，类似于相互之间没有任何

作用的悬浮。随着应变增加，form I晶体含量也进一步增加，最终达到了结晶

度为5％左右的凝胶点(见图2．9(c))。新的力学网络开始承担应力，在应力应

变曲线上就反映为应变硬化现象。

2．6本章小结

本工作基于同步辐射WAXS原位研究了不同温度下单轴拉伸诱导PB．1的

form II晶体向form I晶体相转变过程。结晶度的变化以及form II和form I晶

体的取向分布表明拉伸作用大大加速了相转变过程。基于Fujiwara提出的相转

变机理，推测了相转变过程的分子机理：拉伸促进了螺旋间距的减小以及不变

晶面(100)面间距的收缩。本工作还提出了可能存在两种相转变路径。低温

时从form II到form I的直接转变占据主导，高温下的非直接相转变看起来更

像是个拉伸诱导晶体熔融再结晶过程。在第二种路径中，亚稳定的form II在

高温拉伸条件下先转变为无定形态，在大应变区再进一步转变为稳定的form I

晶体。本工作还发现在PB．1的单轴拉伸过程中力学曲线上的硬化发生在极小

的应变，这可能是由于形成了以form I晶体作为物理交联点的力学网络。还建

立了相转变与力学性能之间的对应关系。相转变过程的三个阶段：form I晶体

的发育，成核和凝胶化，分别在工程应力应变曲线的不同应变阶段留下了印

记，表现为三段式力学行为：线性变形，应力平台和应变硬化。
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第三章应变速率对拉伸诱导PB．1相转变的影响

3．1摘要

本章主要基于同步辐射X射线原位研究了三个温度下不同拉伸速率对相转

变的影响，同时还检测了高速拉伸之后应力松弛过程中form II与form I含量

的变化。通过不同参考变量分析了拉伸速率对PB．1相转变的影响。以时间为

参考变量可以得到拉伸过程中拉伸速率越高相转变速度越快。但是当参考变量

为应变时，则是相同应变和温度下拉伸速率越低转变量越多，而且相转变的起

点由应变决定。以外场功为参考变量分析结晶度的变化时，发现低温相转变的

程度由外场功决定。另外，在80 oC拉伸之后的应力松弛过程中还观察到了

form II晶体的再结晶现象。

3．2引言

在高分子材料力学性能研究中，通常在半结晶材料的玻璃化转变温度

(Tg)以及熔点Tm之间进行实验IlJ。研究发现实验温度对应力应变曲线和材

料的结构变化有着很大影响【2】。此外，形变速率也是决定分子链取向和结构变

化的重要因素[3-81。所以高分子的变形行为被认为是拉伸速率和实验温度的协

同作用【71。关于实验温度对拉伸诱导高分子材料的工作已经非常常见，这些结

果都说明相同应变速率时相转变的速率以及晶体的取向度都由拉伸温度决定。

然而到目前为止，有关一定温度时拉伸速率如何影响材料结构变化的报道依然

很少。所有关于高分子的研究都是为了最终能够指导加工，得到高性能的产品

用于实际应用。而应用过程中形变速率对材料的作用可能比温度的作用还要重

要，因此研究拉伸速率的影响具有非常重要的意义【9011。Blundell等在用同步

辐射WAXS对拉伸诱导PET结晶进行跟踪时发现拉伸速率决定着结晶的起

点，而且接下来的结晶速率强烈依赖于拉伸比但是对温度的变化不太敏感。他

们将这种奇怪的现象归因于局部分子链的运动受温度影响不大。为了验证此猜

想，他们又进行了不同拉伸速率的实验，发现链段的取向以及后续结晶行为都

取决于拉伸速率是高于或者低于回复速率1／tB，其中诏为链段的松弛时间[12，

131。当拉伸速率大于链段的松弛过程时，拉伸诱导的结晶会被延迟到形变结束

后。如果拉伸速率低于链段松弛时间，则分子链有足够的自由度可以排入晶格

而在拉伸过程中结晶。Takahashi等提出一定温度时较高的拉伸速率更有利于
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单轴拉伸诱导聚乳酸(PLA)从仪相到p相的转变【141。Zhang等详细研究了应变

速率对拉伸诱导非晶PLLA结构变化的影响，发现应变速率也对分子链的取

向、结晶以及成孔行为都有重要影响。高的应变速率导致较强的应变硬化现

象，所形成新相Q’的结晶度和取向度都随拉伸速率增加而增强【l51。Richeton等

提出材料的屈服应力在较高的应变速率或者低温时比低应变速率或高温时的增

加要更加迅速。升高温度对材料屈服应力的影响等同于降低应变速率【16'17】。

PB．1作为一种多相态半结晶性高分子的典型代表，已经得到了广泛的研

究，尤其是针对于亚稳定的form II晶体到稳定的form I的转变。对于静态结

晶主要研究了温度的影响。我们组最近的研究工作发现：在PB．1玻璃化转变

温度(．25 oC左右)到熔点之间室温时静态结晶的form II样品转变为form I的

速度最快，降低和升高温度都不利于转变的发生【18】。Asada进行的应力松弛实

验发现时温等效原理不适用于PB．1，由于有相转变的发生【l 91。大量的研究工

作都表明拉伸形变可以促进相转变的发生，在上一章的工作中我们详细研究了

结晶温度和拉伸温度对于相转变的影响，并提出可能存在的两种相转变途径

【201。拉伸诱导PB．1相转变还被认为是由应变控制(strain dependent)的转

变。Glodback采用恒定工程应力实验发现只有大于屈服应力时相转变才会出现

明显的加速【211。Geil等对PB．1进行了不同速率的拉伸，观察到两个阶段的应

变硬化现象，并且硬化区的斜率随应变速率的增加而下降221。从14 oC到80

oC温度范围内拉伸过后的应力松弛过程也被Tanaka进行了详细研究，发现40．

50 oC范围内应力松弛过程中相转变速率最高，而80 oC的应力松弛过程中相

转变速度近乎为0t21。因此，拉伸诱导PB．1的相转变在温度、应力、应变和应

变速率等参数方面已经被深入研究，但是由于缺乏对结构的原位检测所以没有

得到外场参数对PB．1相转变的影响。

在上一章的工作中我们基于同步辐射WAXS原位研究了温度对拉伸诱导

PB．1相转变的影响，观察到高温对PB．1相转变的抑制作用，还提出了高低温

拉伸时可能存在的两种不同转变路径。本章的工作主要使用同步辐射WAXS

原位检测了拉伸速率的变化对PB．I相转变的影响。

3．3实验部分

3．3．1样品准备

PB一1还是由LyondellBasell公司友情提供的牌号为PB01IOM粒料，分子量

及分子量分布分别为711kg／mol和3．1。样品的熔点和玻璃化转变温度分别为
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117和-20 oC。粒状原料通过压模成型为1毫米厚的薄板。然后用再裁制成哑

铃状样品，样品总长度为30 mill，平行部分宽度为4 mill。

3．3．2拉伸实验

本工作中拉伸实验是在一台改良过的原位拉伸装置Instron 4410上进行，

装置详情参考图3．1。样品置于加热腔中，通过热的氮气流加热。为了得到完

全的form II晶体，首先将样品加热到170 oC保持5分钟消除热机械历史，然

后降温至90 oC等温结晶30 rain得到相同的片晶结构。等温结晶完全后再继续

降温至实验温度80 oC、55 oc和25 oC。待温度继续稳定5 min后开始拉伸实

验。两夹头之间距离为30 ITI／n，这也是样品的初始距离。本次实验采用的拉伸

速率有0．5 mm／min、4 mm／min和28 mm／min，到达设定应变后保持静止。拉

伸应变在80 oC、55 oC和25 oC时分别为1、0．7和0．7。

副豫协h(Both sides’
厶隋w嘲_●d：5咖ln llll 20％dmtn

Dry Na

图3．1 Instron 4410拉伸装置是加热腔和拉伸部分示意图。

3．3．3懒S测试

同步辐射宽角X射线散射(WAXS)测试是在布鲁克海文国家实验室
49
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(BNL)的美国国家同步辐射光源(NSLS)X27C线站进行。实验中x射线

波长采用O．1371 nl／1。每幅二维WAXS散射图采集时间为20 s，采用的是Mar

CCD作为探测器。样品到探测器距离用A1203标定为176 mill。

3．4结果部分

3．4．1室温拉伸结果

图3．2给出了室温时不同拉伸速率的工程应力应变曲线。拉伸之前的二维

WAXS散射图标记为0。其余标记为O．5、4和28的分别为三个速率拉伸结束

后的二维WAXS散射图。弹性形变区内，拉伸速率对力学性能的影响不明

显，表现出几乎相同的弹性模量。但是高的应变速率带来更高的屈服应力。拉

伸速率为28 mm／min时，屈服应力为2．1 MPa左右，而在4和O．5 mm／min时

分别为1．95和1．85 MPa。过了应变O．1也就是屈服点之后应力的增加变缓，我

们定义为进入了应力平台区，三个应变速率平台区表现差别不大。应变O．2之

后几乎都进入了应变硬化区，这时三个力学曲线表现出最明显的差别。相同应

变时最小的应变速率表现出最大的应力，当应变达到0．5时，O．5 mm／min拉伸

应力高达8．2 MPa，而此时4和28 mm／min时应力分别只有4．2和3 MPa。并

且在拉伸速率为O．5 mm／min时，当应变进入硬化区后力学曲线上升速度比线

性变形区更快，而较快的两个拉伸速率下硬化区的力学曲线上升反而较慢。这

可能与form I和form II两种晶型模量相关。从二维WAXS散射图我们可以看

出，拉伸之前散射区出现的全为来自form II的散射。由于拉伸诱导form I的

生成，在检测区域内又出现了三个新的散射弧。当拉伸结束时，新的散射弧强

度已经超过了form II，意味着form I的含量超过了form II。而O．5 mm／min的

拉伸形变最后生成的form I含量最多，可以看到来自form II的散射强度已经

非常微弱，远低于form I的散射强度。由此我们可以推测低速拉伸时相同应变

能够诱导更多的form I生成。
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Straill

图3．2室温拉伸时三个不同拉伸速率的工程应力应变曲线，图中还给出了拉伸之前

(标记为0)和拉伸结束时的2D WAXS散射图。拉伸方向为水平方向。

为了进一步分析结构演变过程，我们通过Fit2D软件将WAXS结果转变为

一维散射曲线，结果见图3．2，其中(a)、(b)和(c)分别对应着0．5、4和28

mm／min。由于探测器时间分辨的限制，在两个高速拉伸过程中只能采集有限

的WAXS二维图，为了进一步检测拉伸形变对相转变的影响，拉伸结束后还

继续采集一定数量的WAXS数据。而对于拉伸速率O．5 mm／min，仅对拉伸过

程进行了原位检测，在图3．3中用static和during进行标记。从图中一维散射

曲线还可以看出拉伸之前样品中所含晶体全为form II，其对应的散射峰位分别

位于8．9、14．9和16．30，其对应的晶面指数分别为(200)、(220)和(213)。随着

拉伸的进行，form I的三个较强峰分别出现在10．5、15．4和18．30，分别对应着

晶面(110)、(300)和(220)。仅对比拉伸过程中(图中标记为during部分)的散

射强度，拉伸速率最大时，在拉伸结束时form I强度最低。
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mm／min拉伸完成后的静态结晶过程中，form I和form II都出现了相对明显的

变化，这可能是由于快速拉伸时form II晶体内一些来不及响应的分子链在拉

伸结束后才开始慢慢排入form I晶格，而较低的拉伸速度下这种来不及响应的

分子链较少。在图5．4(d)中还给出了总的结晶度随时间的变化，可以看到在拉

伸速率0．5 ram／rain时总结晶度呈现先降低后增加的趋势，可能是由于拉伸先

破坏了form II晶体的完整性，而form I的生成使得后期呈增长趋势。
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图3．4(a)、(b)和(c)分别为拉伸速率为0．5、4和28 mm／min时form II和form I含量随

时间的变化。(d)为总结晶度随时间的变化。

3．4．2 55 oC拉伸实验结果

图3．5所示为55 oC拉伸时的工程应力应变曲线和拉伸之前及之后的二维

WAXS散射图。整体看来力学曲线趋势类似于室温结果，但是整体应力都低于

室温拉伸时的应力。不过可以发现在应变O．05左右力学曲线上出现一个拐

点，将在下一章详细阐述。有意思的是，在两个较高拉伸速率的应力应变曲线

上力学平台跨越了很大的应变范围，几乎从应变0．15左右到0．5左右。并且与

O．5 mm／min比较，进入应变硬化阶段后应力的增加依然很微弱。根据上一章的

一零v釜三一粤曩^_Io一暑卜
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结果，这可能是由于相同应变时高速拉伸生成的form I含量较低，所以能承担

的应力就较小。结构变化方面55 oC拉伸时取向较强，二维WAXS散射图上可

以看到form I的(200)和form II的(110)晶面衍射弧与室温相比更加明显。同室

温一样，相同应变下O．5 mm／min拉伸时form I的生成量更高，可以看到标记

为O．5的二维WAXS图中form I的散射强度要高于form I。

图3．5 55 oC拉伸时三个不同应变速率的工程应力应变曲线。图中插入了拉伸之前(标

记为O)和三个速率拉伸结束时的二维WAXS散射图。

55 oC的结构演化过程与室温相似，在这里不再给出一维WAXS曲线，直

接在图3．6中给出了form I和form II结晶度随时间的变化。图3．6(a)为0．5

mm／min拉伸过程中结晶度的变化。Form II结晶度在整个过程中呈现单调下降

趋势，而form I晶体在500s左右出现后呈现单调上升趋势。不过与室温相

比，拉伸时间同样为2800 s时form I的结晶度才达到24％左右，而室温时已

经达到32％。在3．6 Co)和(c)中也用绿色虚线划分了拉伸停止的时刻，由于拉伸

时间较短，为了全面了解拉伸作用对相转变的影响，在拉伸结束后继续用

WAXS检测了静态结晶过程。可以看出在速率4和28 mm／min拉伸结束时
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form I的结晶度都比较低，都是接近于12％。需要注意的是此时form II的残留

相对也比较多，4 ram／rain拉伸结束时form II含量为20％左右，而28mm／min

为18％，与0．5mm／min拉伸结束时的lO％左右的form II含量相比都比较高。

与室温拉伸相比，在55 oC高速拉伸结束后的相转变依然较快。4 mm／min和

28 mm／min拉伸结束后1000 s内form I含量都从12％长到18％左右。从3．6(d)

给出的总结晶度随时间的变化我们可以发现，总的结晶度都呈现出先降低后增

加的趋势。尤其是在高速28 ram／rain拉伸过程中总结晶度为下降趋势，在后期

的静态结晶中才开始增加的。说明高速拉伸对form II晶体的破坏比form I的

生成要多。

图3．6(a)、(b)和(c)分别为55。C时拉伸速率0．5、4和28 ram／rain的form II和form I

含量随时间的变化。(d)为总结晶度随时间的变化。

3．4．3 80 oC实验结果

我们还开展了80 oC拉伸实验，结果与室温和55 oC有很大区别。如图3．7

所示，力学曲线上表现出很明显的应变软化现象，即过了屈服点之后应力随着
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应变增加而降低，这与两组低温试验有很大区别。即使应变达到1，也没有出

现明显的应变硬化现象，只有0．5 mm／min有微弱的硬化倾向。另外，整个拉

伸过程都表现出很低的工程应力，最大值仅为1 MPa左右。我们知道form I晶

体模量要高于form II晶体，因此小应力是由于form I生成量较低，这可以从

拉伸结束后的二维WAXS散射图看出。在拉伸变形之前的二维图上我们可以

清晰的观察到来自于form II晶体的衍射环。速度O．5 mm／min拉伸结束时(应

变为1)，可以观察到很明显的form I晶体衍射弧，并且与form II衍射弧都表

现出非常高的取向。然而，从速度4和28 mm／min拉伸结束时的二维WAXS

散射图却看不到明显的form I晶体散射信号，而form II沿着拉伸方向取向。

再次说明相同的应变时拉伸速度越高生成的form I越少，这可能是由于高速拉

伸时分子链来不及响应形成form I晶体。同时，速度为4和28 mm／min时应力

应变曲线大应变区没有出现应变硬化也证明了这一点。在前面我们已经讨论过

拉伸诱导PB．1相转变过程中出现的应力硬化与form I晶体形成的物理交联网

络有关，高速拉伸过程中form I的生成量很低(可以从二维散射图上看出)，

因此还不足以形成交联网络来承担更高的应力。
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时，虽然整个拉伸过程中form II的含量呈现单调下降趋势，而form I直到

1100 s左右才出现，这远滞后于25和55 oC。同样4 mm／min拉伸时form I出

现在200 s左右，这也是滞后于其余两个温度。与预期不同的是，高温拉伸时

不论速率如何form II结晶度的下降都比较低，从初始的32％左右仅下降到

24．5％。传统观念认为高温时分子链运动速度快，外场作用更容易促进其破

坏，而PB．1的form II好像在高温时更加稳定。联系到PB．1的最合适结晶温

度为90 oC左右，所以在80 oC时form II应该可以很稳定的存在。而高温时存

在于晶体之间的无定形分子链运动速度加快，所以高温拉伸时无定形区分子链

的伸展占主导，form II晶体只承担了小部分应力。这也是高温时工程应力应变

曲线上应力较小的原因。Form I的消耗少就导致了高温时form I的生成量小，

最慢速度O．5 mm／min拉伸结束时form I的含量只有4．5％左右。而两个高速拉

伸结束时form I的含量甚至只有2％左右。这里还有件值得注意的现象，两个

高速拉伸结束后的静态结晶过程中form II的结晶度也在不段增加，28 mm／min

时增加更加明显。这与我们在图3．9(c)中观察到form II散射峰强度增加符

合。这样进一步支持了80 oC是form II可以稳定存在的温度。在快速拉伸过程

中破坏掉的form II晶体所形成的无定形相以及受到拉伸作用的分子链，当拉

伸停止后发生松弛重新形成了form II晶体。而0．5 mm／min拉伸时所有分子链

都一直承受着外场作用而来不及松弛，因此无法再结晶成为form II晶体。在

图3．4(d)中，总的结晶度在拉伸过程中都表现出下降的趋势，这是因为在此温

度时相转变被抑制，所以form I的生成来不及弥补form II的破坏。
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图3．9(a)O．5 ram／rain拉伸过程中两种晶体结晶度随时间的变化，(b)和(c)分别为4和

28 mm／min拉伸过程中以及拉伸结束后静态结晶时结晶度随时间的变化。(d)三个

速率拉伸时总结晶度随时间的变化。

3．5讨论部分

在上面主要描述了不同温度下拉伸速率对PB．1亚稳相form II到form I的

影响结果。为了对比速率对拉伸诱导PB．1相转变的影响，我们将不同速率和

不同温度下拉伸过程中生成的的form I晶体含量都以时间作图放在图3．10中

做一比较。因为速度为28 mm／min时拉伸过程过快以及所使用探测器的时间分

辨限制，只能采集到两到三幅WAXS数据，不足以描述整个拉伸过程，因此

图中只给出了三个实验温度下O．5和4 mm／min拉伸过程中的结晶度数据。以

室温结果为例，拉伸过程中form I含量达到25％所需要的时间：拉伸速率为

0．5 mm／min时为1700 S而4 mm／min时为200 s。类似的在55和80 oc结果中

也可以看出拉伸速率越高相转变速度越快。整体上来看，相同时间内，4

mm／min拉伸生成的form I含量都要高于0．5 mm／min的拉伸效果，不论温度的

高低。因此整体而言拉伸速率越高相转变越快。
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Time【s)

图3．10三个实验温度下不同速率拉伸过程中form I晶体含量随时间的变化。

因为拉伸速率的不同，所以在上面的分析中都以时间为尺度描述了拉伸速

率对转变程度的影响。基于前人的研究工作我们知道拉伸诱导PB．1的相转变

是由应变决定的，即strain dependent。因此在图3．11中我们将拉伸过程中的结

晶度变化对应变作图，图(a)和(b)分别为form II和form I的结晶度随应变变

化。有意思的是从应变角度来看，在图中我们发现温度对转变的影响要大于拉

伸速率。图(a)中可以看到不论结晶速率如何，室温时form II的破坏最快，80

oC破坏最慢。在两个较高温度时拉伸速率越高，相同应变破坏的form II越

少。但是这个规律在室温时不太符合，从图中看到的室温时拉伸速率4

mm／min对form II的破坏要稍微快于0．5 mm／min，结合图(b)中form I生成的

情况，这可能是由实验误差造成。从图(a)还可以发现不论拉伸速率和温度如

何，从拉伸开始form II晶体含量就保持持续下降，虽然下降幅度有所差异。

而form I还是需要应变达到一定程度才会出现，见图(b)。在上一章我们已经

讨论了温度对相转变的影响：温度的升高会延迟相转变的发生，抑制form I晶

体的生成。基于此图m)还能告诉我们拉伸速率对相转变的起点没有影响。从

图中可以得到在25、55和80 oC时，相转变的起点分别位于应变O．1、O．18和

一零J|-o》=uI=g西之。
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0．4处。因此可以得到相转变的起点与温度有关而与拉伸速率无关，相同温度

时由应变决定相转变的起点。相转变开始后(以form I生成为起点)，一定应

变时高速率拉伸诱导的form I量越少。但是与温度比起来，拉伸速率的影响要

小的多，从图(b)看出不论应变速率如何温度越高越不利于form I的生成。这

与上一章中提出的观点也相互吻合。

匾皿

Strain

图3．11室温、55和80 oC时，速率为0．5和4 ram／rain拉伸过程中form II(a)和form I

∽晶体含量随应变的变化。
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通过上面的分析我们证实了拉伸诱导．PB．1相转变由应变决定起点，但是

相转变进行的程度和应变之间没有特别的关系，因此我们又将form I结晶度的

变化对外场功作图进行分析，见图3．12。这里只给出了25和55 oC拉伸过程

中结晶度随功率的变化。在上面的分析中已经提到高速28 mm／min拉伸过程中

采集到的WAXS数据很少不能反映整个拉伸过程，因此这里也没有给出高速

拉伸的数据。在这组数据里我们惊奇的发现所有的数据都遵从这极为类似的规

律，曲线的重复性非常好。基于此可以推测相转变程度是由外场功的多少决定

的。在上面的分析中我们发现相同拉伸速率时高温转变速度低于低温转变。例

如速率O．5 mm／min，室温拉伸2700 S时form I的含量为32％，而相同时间55

oC拉伸只能达到24％。虽然转变速率不同，但是从图3．12可以看出生成一定

含量的form I晶体所需要的外场功是一定的。在55 oC的O．5 mm／min、室温

0．5和4 mm／min的拉伸外场功达到0．4 N．rn时，form I的晶体含量都达到了

23％左右。所以相转变的程度是由外场功的多少决定。但是80 oC的数据不符

合此规律所以没有在图3．12中给出。在上一章我们已经提到高温和低温拉伸

时form II到form I的转变路径不同，80 oC拉伸力学曲线上表现出很明显的屈

服行为，且应力一直保持在很低的水平，高温80 oC拉伸时体系表现出熔体特

性，所以固体拉伸的机理不太适用在此温度。高温拉伸时体系在外场作用下表

现出流动状态，一部分外场功在分子链的流动中耗散，没有作用于form II晶

体上，因此form I的含量变化与外场功的关系不服从于图3．12中所示规律。

J^
零
’●一

空
C

曩

圣
o

Work xlO一3【N．m)

图3．12室温和55 oC时不同拉伸速率诱导生成的form I晶体含量随外场功的变化。
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速率对拉伸过程中相转变的影响在上面进行了详细的分析，可以发现拉伸

速率越快相转变的速度越快，并且相转变的起点由应变决定，而外场功的多少

决定了相转变的程度。下面将要对比拉伸停止后相转变的变化，以此对比速率

分别在拉伸过程中和拉伸结束后对相转变的影响。从图3．9 m)和(C)拉伸结束后

的静态结晶过程中，可以观察到form II晶体的再结晶，但是结晶度增长幅度

比较微弱。为此我们将所有拉伸结束后静态结晶过程中的相对结晶度变化在图

3．13中做比较分析，图中只给出了4和28 mm／min拉伸结束后静态结晶的数

据。低速O．5 mm／min拉伸过程持续时间比较长且转变较完全，特别是在室温

拉伸结束时相转变基本已经结束，即form I晶体生成量与form II初始含量基

本相同而且form II的散射信号基本消失，因此O．5 mm／min拉伸结束后没有进

一步跟踪静态结晶过程。Form II的结晶度在拉伸过程中全都呈现单调下降趋

势，这从上面的数据分析可以得知。根据图3．4(b)和(c)以及3．6(b)和(c)，室温

和55 oC拉伸结束后form II含量依然缓慢下降，虽然与拉伸过程中比较速度缓

慢很多。将三个温度高速拉伸之后静态结晶过程中相对结晶度变化在图3．13(a)

中比较可以发现在80 oC拉伸结束后确实发生了form II的重结晶行为。而此时

form I的结晶度依然保持着持续增加的趋势，见图3．13 m)。PB．1中form II到

form I的相转变是一不可逆的相变过程，因此不可能发生form I到form II的转

变。另外form I的含量也在持续增长，那么80 oC高速拉伸结束后form II重结

晶的来源是什么?最有可能发生的情况是被拉伸的无定形区分子链在拉伸结束

后发生松弛而排入晶格形成form II晶体。一方面，在上面已经提到，与固体

变形比起来，80 oC拉伸PB．1可能更加符合熔体变形机理，我们可以看到高温

时的工程应力应变曲线与低温有很大差别，整个过程都表现出极小的应力，这

也符合熔体变形特征。高温时分子链运动比较快，因此form II晶区分子链在

外场作用下沿拉伸方向发生强取向而没有被破坏。从图3．6中的二维WAXS看

出相转变之前form II的取向度已经非常高，此时体系中的无定形区分子链必

然也被持续被拉伸。本人所在研究组还开展了关于流动场诱导结晶的工作，高

温拉伸结时可以促进晶核的形成，这主要是由于外场作用降低了晶核形成要跨

越的势垒。类比于本工作，由于亚稳定的form II晶体存在，外场功的作用就

是降低form II到form I转变的势垒。而温度的作用是提高相转变的势垒，所

以在拉伸过程中相转变就非常微弱。另外高温拉伸还使得一些不完善的form II

晶粒发生融化。另一方面，当拉伸停止后，外场功的作用消失只剩下温度的影

响。从拉伸过程中结晶度的变化可以知道高温时form II的破坏非常缓慢，而

且高温还抑制了form II到form I相转变的发生。根据w吼derlich在著作《高

分子物理》中的描述，静态条件下当温度高于80 oC时form II到form I的相转
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变不会自发发生，而且80 oC有利于form II晶体的结晶。在本实验中由于施加

了外场，所以有部分不完善的form II晶体可能会发生扭曲变形为form I的成

核提供条件，但是这么高的温度下form I的生成量非常低而不足以形成凝胶网

络。我们知道form II晶体模量比较低，所以form II所形成的晶体网络比较弱

承担不起更大的应力，这也就是高温应力低的主要原因。这么低的应力更不足

以进一步破坏form II晶体。总之，一方面form I的晶核不容易生成另一方面

温度有利于form II晶体的生成，所以就发生了form II的再结晶。

Nine(s)

图3．13拉伸结束后静态结晶过程中(a)form II和(b)form I相对结晶度的变化。
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3．6本章小结

本章基于同步辐射宽角X射线原位分析了不同温度下form II到form I的

相转变随拉伸速率的变化以及拉伸结束后应力松弛过程中相转变的变化。首先

是对于拉伸过程中的相转变：相同温度下拉伸至一定的应变时，随着拉伸速率

的增加相转变程度越低。但是将生成的form I含量对拉伸时间作图可以发现得

到一定含量的form I晶体所需要的时间随着拉伸速率增加而降低，说明相转变

速度随着拉伸速率增加而加快。将参考变量换为应变，可以看到相同温度时由

应变决定相转变的起点，而相转变的过程则与应变没有特定的关系，这与其他

研究报道的PB．1相转变是由应变控制的过程不完全相符。当我们将参考变量

转化为外场功时发现了更有趣的现象，即室温和55 oC拉伸过程中的相转变程

度完全由外场功决定。然而在高温80 oC拉伸时则不符合此规律，可能是由于

低温拉伸时符合固体变形机理，外场功全都作用于晶区和非晶区的形变，这些

形变都与form II到form I的相转变有着密切关系。而80 oC本来就是form II

稳定存在而不利于相转变发生的温度，此温度下拉伸时分子链主要发生了流动

而不是form II晶体的破坏，由此耗散了外场功，因而高温拉伸时功与相转变

程度没有特定的关系。之后还分析了拉伸结束后的应力松弛过程，可以发现在

80 oC高速拉伸之后，随着应力的松弛，还发生了form II的再结晶现象。这是

因为80 oC有利于form II的结晶，此温度下分子链的运动最快，高速拉伸之后

的应力松弛过程中分子链有足够的自由度排入form II晶格。而80 0C时相转变

速度极慢，不利于form I的生成，所以拉伸结束后也很难形成form I晶体。
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第四章基于小角X射线散射研究PB．1单轴拉伸过程中的

片晶变化门明义托

4．1前言

由于包含着周期性堆叠的片晶结构，而且片晶之间还包含着相互缠结的无

定形区分子链，半结晶性高分子材料在拉伸应力下总是表现出复杂的变形行

为。一般而言，晶体和非晶区的响应直接影响着材料的变形过程，并且随着形

变的增加，两组分对力学响应的贡献比例也在不断改变ll'2]o近年来，Strobl基

于大量研究提出高分子的拉伸变形是由应变控制的，在一些特定临界点时变形

机理也会发生变化，例如可能从晶体滑移转变为破坏再结晶过程【3】。在本课题

组关于PB相转变的工作中，曾经基于由宽角X射线散射(WAXS)得到的结

晶度数据推测了高温转变可能是拉伸熔融再结晶的过程，以form II晶体熔融

形成的无定形区为中间相。结晶度，定义为晶相的重量或者体积分数，是描述

半结晶高分子材料物理和化学性能的重要参数，例如近年来一些研究工作专门

针对于材料力学性能与结晶度和片晶厚度的关系。估测结晶度的方法有很多

种，包括密度测量、量热法(DSC和DTA等)、光谱分析(NMR、FTIR和

Raman)以及X射线技术例如WAXS和SAXS。以上的每种方法都基于不同的

物理特征并且对晶区的定义也不完全相同。科研人员发现对结晶度和片晶厚度

的测量都不能给出绝对值，因为材料的晶区和非晶区大小都取决于所经历的热

历史。实质上晶区的参数——片晶厚度更难定量化。目前有三种方法可以计算

片晶厚度：(i)通过TEM直接观察得到；(ii)通过WAXS Debye-Sherer峰型分

析镶嵌性或者用Ruland方法分析；(iii)小角X射线散射(SAXS)中的相关

方程计算【4‘1 31。其中SAXS技术最常用于半结晶性高聚物长周期的研究。

Peterlin等基于SAXS做了大量研究工作弄清了温度和形变速率对PE长周期的

影响。提出在相同拉伸速度下形成的新周期大小只受到温度的影响而与初始值

无关，拉伸比的大小几乎不影响长周期的变化。在其1971的著作中还发现小

应变时子午线方向长周期的增加而高温时赤道线方向长周期减小。这是由于单

轴拉伸时在受压方向(即垂直于拉伸方向)有分子链倾斜导致的片晶变薄。拉

伸初期子午线方向散射强度是由于垂直于拉伸方向的片晶在拉伸作用下旋转取

向导致晶体堆叠的破坏，对应的赤道方向散射减弱是平行于拉伸方向的片晶被

破坏[14-1 71。
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正如前面几章所述，PB．1中form II到form I的相转变不仅具有巨大的商

业价值，更具有深远的科学意义，所以一直都是高分子研究领域的重要课题。

为了弄清该相转变的本质，研究者们基于各种研究手段进行了大量研究工作。

Weynant使用了光学显微镜(0M)、差式扫描量热(DSC)和X射线衍射(XRD)研

究了拉伸对相转变的影响【l引。Boor和Mitchell采用红外光谱、密度梯度以及

膨胀收缩等方法观察了相转变的效果【l 9’201。Luongo和Salovey用红外光谱实验

发现了薄膜厚度对相转变速率的影响[2l’221。最有意思的是Gohil等最近用电子

显微镜研究了取向薄膜内和从溶液结晶的单晶的相转变。基于暗场衍射技术，

他们直接观察到了相转变过程【231。在本工作的第二章和第三章的工作中，基于

WAXS详细研究了拉伸诱导PB．1中form II到form I的相转变，弄清了温度以

及应变速率对相转变过程的影响，还发现了高低温时不同的转变路径。但是很

少有利用SAXS技术研究PB．1相转变的报道【24】。Wang等基于SAXS对拉伸

诱导form I晶体熔融再结晶行为进行了探究，但是form II片晶在拉伸过程中

是如何变形的，form I的形成会对片晶堆叠产生何种影响仍然没有研究【25'2酬。

所以在本章将要采用同步辐射SAXS研究从form II相态开始拉伸过程中片晶

的变化。同前面一样，实验温度还是选取了25、55和80 oC，拉伸速率选取

O．5、4和28 mm／min，以对比温度和变形速率对相转变过程中长周期的影响。

4．2实验部分

样品准备和拉伸实验已经在第三章进行了详细的描述，这里不再进行赘

述。拉伸实验所采用参数与上一章一样，实验温度分别为室温25、55和80

oC，拉伸速率分别为0．5、4和28 mm／min。同步辐射小角X射线散射

(SAXS)也是在布鲁克海文国家实验室(BNL)的美国国家同步辐射光源

(NSLS)的先进聚合物线站(Beamline X27C)进行。样品到探测器的距离经过

AgC22H4302标定为1735 mid。实验中X射线波长还是0．1371 nm。单幅

WAXS散射图采集时间为20 S，探测器为Mar CCD。通过由ESRF研发的

Fit2D软件将二维SAXS散射图像转化为一维曲线。

4．3结果与讨论

在上一章已经对力学性能进行了详细的比较和分析，所以在本章工作中直

接给出了拉伸过程中二维SAXS散射图。由于4和28 mm]min拉伸过程较快，

而CCD时间分辨能力有限，能采集到的散射图就比较少，不足以详细描述整

个变形过程中的结构演化，因此在图4．1中给出了三个温度下O．5 mm／min拉伸
70
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过程中SAXS散射花样的变化。其中图(a)为25 oC拉伸结果，可以发现与55

和80 oC拉伸结果有很明显的差别：随着应变的增大，散射信号从拉伸初始的

均匀散射逐渐向子午线方向取向，当应变达到0．38时，赤道线方向也出现了

散射极大。而55和80 oC拉伸时(见图(b)和(C))，散射信号直接由开始时的均

匀分布向赤道线方向集中成为类似于椭圆状信号，当应变达到0．4以上时，散

射信号与室温已经出现明显不同。室温拉伸最后得到的是类似于四叶状的散射

花样，而高温时得到的却是近似于椭圆状。在固体拉伸过程中经常发生的变形

行为有晶面滑移，晶体的旋转与破坏，而PB．1的拉伸过程还发生了form II到

form I的相转变，因此变形行为可能更加复杂。对于图4．1中散射信号的现

象，推测可能出现的原因：1室温拉伸大应变时出现了空洞现象导致赤道线方

向散射增强。室温拉伸时form II到form I的相转变速率比较快。小应变时发

生了form II片晶的变形以及到form I的相转变行为，到大应变区form I含量

高于form II，样品表现出form I晶体的形变特性，因此在大应变区可能出现空

洞化。而高温拉伸相转变速率较慢，大应变区也主要是form II晶体变形以及

相转变的发生，样品表现为form II晶体的柔韧性，不发生空洞化。第二种可

能性就是form I的生成是在赤道线方向。Weynant等认为拉伸诱导form II到

form I的变形是从球晶赤道线方向开始的，由此导致了高温拉伸时散射花样先

表现为长轴位于赤道线的椭圆信号【l引。随着相转变的进行，体系内的片晶都沿

着拉伸方向取向。在下文中将要对拉伸过程中片晶的变形过程进一步分析。
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(b)

(C)

图4．1三个温度下0．5 mm／min拉伸过程中同步辐射SAXS二维图，图(a)、(b)和(c)分

别对应于25 oC，55 oC和80。C。图中插入的数字为对应的应变。拉伸实验沿着竖

直方向。
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4．3．1结构的变化

在图4．1中SAXS二维图表现出了很多有趣的现象，为了进一步分析片晶

的演化过程，我们将要对一维SAXS曲线进行讨论。在图4．2(a)中给出了室温

拉伸时O．5 mm／min整个拉伸过程中的结构演化。可以看到随着拉伸的进行，

散射极大的位置从初始的O．16 ilinJ左右移动至0．1附近，说明长周期的统计结

果从40 nin增大至62．8 nin。在固体拉伸过程中片晶长周期不断增大是半结晶

性聚合物中非常普遍的现象。但是图4．2(a)中还能看到拉伸过程中散射极大先

消失后又逐渐形成的过程。与力学曲线以及上一章中的宽角数据对应来看，正

好是在form I晶体形成的时刻散射极大几乎消失，进入应变硬化区后散射极大

又逐渐形成。所以可以认为散射极大的消失是由于form II晶体被破坏，以及

form I晶粒的形成破坏了周期结构。所以可以认为后期再次形成的散射极大是

来自于form I晶体形成的周期结构，因为form II晶体已经被进一步破坏，并

且在室温持续拉伸过程中form II不可能发生再结晶。可以看到再次形成的散

射极大位于q=0．13 nin‘1左右，对应着48 nm左右的周期。而拉伸最后的周期

约为62 nlil左右，说明form I片晶周期被近一步拉大。4和28 mm／min拉伸过

程较短，所以拉伸结束后还对静态结晶进行了检测，在图4．2(b)和(c)中给出了

拉伸过程中(during)以及结束后(static) 维SAXS曲线。可以发现速率为4

mm／min拉伸过程中结构的变化趋势与O．5 mm／min基本相似，到拉伸结束时散

射极大的位置也从初始的O．16 nind减小至O．1 nin。1附近，即片晶周期从40 nm

增大至62．8 nnl。在后面的应力松弛过程中，峰位没有进一步变化，说明所形

成form I在此温度下比较稳定。当应变速率增加到28 mm／min时，晶体演化趋

势与低速拉伸表现出很明显的区别。在第三章中也已经提到，速率28 mm／min

拉伸至设定应变时由于x射线探测的时间分辨限制只能采集一至两幅SAXS

图，所以无法跟踪整个拉伸过程。但是从图4．2(c)中的散射曲线来看，拉伸结

束后散射极大的半峰宽变宽，并且位于0．13 nna。1左右，对应周期为48 nna。与

前面两组数据结合来分析，此时应该是form I含量比较低的时刻。在拉伸之后

的应力松弛过程中，散射极大峰宽逐渐降低，说明form I晶体不断生长。不过

应力松弛阶段散射峰位没有发生明显变化。参考上一章中图3．4中结晶度的数

据，28 mm／min应力松弛达到2500 s时form I的含量已经达到与0．5 mm／min

拉伸结束时的30％左右。所以48 nin(q=0．13 nlnJ)应该就是相转变基本结束

时的长周期，那么O．5和4 mm／min拉伸结束时的62 nin(q=O．1 nin。1)很可能是

由于拉伸导致的空洞现象。在PB．1的拉伸中，form II晶体变形只会加快相转

变的发生，所以只有在form I晶体占主导时才会出现空洞现象。
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图4．4 80 oC拉伸时SAXS一维曲线的变化过程(a)O．5 ram／rain拉伸过程中；(b)和(c)分

别为4和28 mm／min拉伸过程中和结束后SAXS的变化。

从图4．4中我们还发现随着拉伸的进行散射峰位向q值变大的方向移动，

最后位于q--0．165 nirlo左右，即片晶长周期减小至38 nill。长周期的减小应该

归因于新的晶体形成，所以这里应该是form I小晶粒的生成导致。这就与室温

和55 oC时长周期增加相互矛盾。在图4．5中给出了三个温度不同速率拉伸结

束时刻的一维SAXS曲线来对比片晶长周期的变化。为了更加直观的对比又将

长周期的拟合结果在表1中给出。可以发现与拉伸速率相比长周期的变化受温

度影响更明显。在室温拉伸结束时长周期都大于65 rliil，而80 oC时仅为38

nnl左右。我们知道在低温时相转变速度更快，即有更多的form I晶体生成，

而80 oC相转变速度很慢，为什么长周期反而减小?在第二章我们提出低温转

变时由form II晶体直接转变为form I相，高温时form II先变成了无定形相然

后转变为form I。所以低温时外场直接作用于form II晶体，在拉伸过程中长周

期不断增大，即使有form I的生成也是在form II片晶上，所以不会改变长周

期增大趋势。而80 oC时体系主要为无定形区分子链的流动，一小部分form II

晶体被破坏形成具有一定有序度的无定形，这部分分子链形成了form I小晶粒

导致了长周期的减小。
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图4．5 25、55和80 oC，在速率0．5、4和28 ram／rain拉伸结束时的一维SAXS散射曲

线。

表1不同条件拉伸结束时的长周期结果。
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图4．6利用Fit2d软件对二维SAXS散射信号进行分区积分。(a)为进行赤道线方向积

分的区域；Co)为进行子午线方向积分的区域。

在上面观察到随着应变的增大二维SAXS图中赤道线和子午线方向的强度

分布不均，所以我们将要对两个方向的散射信号分别进行积分。借助于Fit2D

软件的mask功能，可以分别将子午线或者赤道线方向信号遮挡住，然后积分

得到另外一个方向的散射强度。如图4．4(a)和(b)所示分别为对赤道线和子午线

方向积分的区域，图中红色区域为遮挡住的区域。沿子午线方向积分得到了如

图4．5所示的一维SAXS曲线。图H和V分别对应着图4．6(a)和(b)中蓝色区

域，即赤道线和子午线区域。从上面的分析得知室温大应变区位于q=0．1 nin。1

左右的散射极大是由于拉伸诱导的空洞，所以在图4．7中没有给出空洞发生时

的一维SAXS曲线。从一维SAXS强度来看，在拉伸过程中小应变区赤道线和

子午线方向散射变化基本一致，由于form II片晶被破坏导致散射极大基本消

失。到了大应变区由于相转变的发生散射极大又逐渐显现出来，这时H和V

图中出现了明显的区别：赤道线方向再次出现的散射峰位与原始峰位一样都位

于q=0．15 nIn～，而子午线方向则出现在小峰位q=0．13 nlnd左右，说明只有子

午线方向片晶长周期发生了增长。而且子午线方向散射峰位再次出现的时间要

早于赤道线方向，例如对比图中橙色曲线，其对应应变为0．3左右，在H图中

散射极大还没有出现而在V图中就已经形成了明显的散射峰位。这是因为沿

着拉伸方向的晶体先变形，所以form I先在此方向形成片晶周期，也就是散射

图中的子午线方向。而在近一步拉伸过程中赤道方向即垂直于拉伸方向再逐渐

形成片晶周期。
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图4．7通过分区积分得到的室温0．5 mm／min拉伸过程中赤道线(H)和子午线(v)方向

的一维SAXS曲线。

由于55 oC拉伸时片晶变化趋势与室温较为相近，这里不再进行分析，在

图4．8中直接给出了80 oC的结果。图4．8 H和V分别为赤道线与子午线区域

的积分强度曲线。就散射强度的趋势而言，V和H图中散射强度好像都表现出

强度先增强后减弱再增强的趋势。这在V图中表现得更加明显，在拉伸初始
80
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阶段，散射峰强度增加，半峰宽减小。这可能是由于高温拉伸诱导的结晶引

起，也有可能是由于拉伸诱导晶体取向导致体系散射强度增加。在大应变区

内，赤道线方向(H)区域散射峰位飘移到大q方向，拉伸结束时基本位于

0．165 nin。1左右，而子午线方向散射峰位基本保持不变。即赤道线方向也就是

垂直于拉伸方向片晶周期减小至38 nnl左右，而沿着拉伸方向的片晶周期几乎

不发生变化。这种变化规律与室温拉伸时的变化截然不同，所以下面拟合了各

个方向长周期的变化。

图4．8通过分区积分得到的80 oC 0．5 mm／min拉伸过程中赤道线(H)和子午线(V)方向

的一维SAXS曲线。

为了进一步对比片晶周期的变化，通过对图4．8中曲线拟合得到了子午线
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以及赤道线区域的片晶长周期，在图4．9中分别用黑色和红色标志表示。同时

还拟合了图4．4(a)中总体长周期的变化，都在图4．9中以应变为参考变量给

出。相应的工程应力应变曲线也在图中给出。可以看出屈服之前各个方向周期

都没有大的变化，过了屈服之后子午线方向(VERTICAL)和赤道方向

(HORIzONTAL)片晶周期分别开始上升和下降，总体周期略微下降。最大

的奇异点发生在应变O．5附近，工程应力应变曲线上没有出现明显的变化特

征，但是各个方向周期都有发生了逆转，尤其是总的片晶周期(TOTAL)甚

至出现突变。为了解释该突变点，我们将先从其余两个方向周期的变化进行分

析。从第三章中图3．11可以知道80 oC时拉伸诱导的相转变在应变0．4．0．5之

间开始，所以应该是form I的出现导致了片晶变化的逆转，这样就可以解释图

4．9中两个片晶的变化规律了。首先是子午线方向(VEI盯ICAL)，应变小于

0．5时，沿拉伸方向取向的片晶中间无定形区在外场作用下被拉大，导致长周

期的增加，而且小部分form II晶体被破坏也能导致长周期的增加。过了应变

0．5，form I的生成导致子午线方向长周期的下降。与之对应的赤道线方向长周

期在form I出现之前呈现下降趋势，因为拉伸应力垂直于沿该方向取向的片晶

堆叠，所以表现为剪切作用，由此片晶间的滑移导致了长周期的下降。而

form I生成后这部分片晶可能发生的旋转破坏又造成片晶周期的微弱回复。上

面的这两种变化的耦合就构成了总周期在form I生成时的突变，应变小于0．5

时长周期呈现下降趋势是由于剪切作用造成了赤道线方向周期的减小，在O．5

时的突变是由于form I晶体的生成，而之后的恢复是由于form I生成后晶体开

始旋转变形。
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strain

图4．9 80 oC 0．5 ram／rain拉伸过程中片晶长周期(TOATAL)以及子午线

(VERTICAL)和赤道线(HORIZO套rrAL)区域长周期随应变的变化，蓝色曲线
对对应的工程应力应变曲线。

4．3。2晶体微屈服

在上一章中给出了各种参数拉伸得到的力学曲线，可以发现一个有意思的

现象，应变O．02．0．04之间所有力学曲线上都出现了类似的应力下降。在材料

学中，将屈服定义为材料在受到外力作用时，应力不随应变增大而增加的现

象，所以拉伸PB．1时力学曲线上的变化应该可以认为是一种微屈服行为。在

半结晶性高聚物的变形中，屈服意味着弹性变形的结束和塑性变形的开始，结

构方面屈服是片晶内和片晶间滑移的开始。那么PB．1的这种微屈服是否也对

应了一定的结构变化昵?首先从整体结晶度开始进行分析，为此将要借助于上

一章工作中得到的结晶度数据，在图4．10(a)、(b)和(c)分别为25、55和80 oc

时0．5 mm／min拉伸过程中小应变区域form II结晶度的变化以及对应的工程应

力应变曲线。巧合的是，在应变0．02左右结晶度曲线也都出现了转折。室温

和55 oC微屈服之前结晶度呈现下降趋势而80 oC时为上升趋势。这可能是由

于form II极弱的强度在低温时很快被破坏，80 oC有利于form II的存在。力学
R3
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曲线上的微屈服应该是对应了强度比较弱的form II晶体被破坏或者生长。

图4．10室温、55和80 oC时0．5 ram／rain拉伸过程中小应变区域formⅡ结晶度的变化

以及对应的工程应力应变曲线。

为了进一步分析微屈服时刻出现的结构变化，在图4．11(a)、(c)和(e)中给

出了小应变区一维SAXS差分图，一维差分强度是由各应变时的一维SAXS曲

线与拉伸之前的曲线做差值得到，可以用来提取微小的结构变化。对应的积分

强度变化在图(b)、(d)和(f)中，同时还给出了对应的小应变区力学曲线以便建

立起结构变化与力学性能的联系。图(a)为室温O．5 mm／min拉伸过程中的差分

曲线，随着应变增加曲线的相对强度先下降后又上升。从图m)中积分强度与

力学曲线的对应可以看出在应变0．02附近出现的微屈服，过了微屈服点之后

积分强度开始下降，之后又随着应力增加而增加。而55 oC拉伸时积分强度也

是在应变O．02左右的微屈服点出现突降，但是之后强度保持平台(见图4．11

(d))。由此可见室温和55 oC拉伸过程中在应变0．02附近确实发生了屈服。从

图4．11(f)可以看出，80 oc的力学曲线上小应变区的微屈服从应变0．02开始而

应变软化却持续到了应变O．04以后，覆盖的应变区域比前面两个温度要宽。

同时积分强度的下降直到应变0．045附近才结束，比低温时的0．035晚了很

多。我们知道SAXS强度由体系内电子密度差决定，在本工作PB．1的拉伸过
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程中散射强度增高可以认为是晶区含量的增加，这里应该就是form II晶体含

量的增加，相应的强度降低应该归因于form II晶体的破坏或者融化。此时微

屈服应该对应着form II晶体的屈服，但是这么小的应变不足以发生片晶内和

片晶间的滑移，那么微屈服时发生了什么结构变化呢?结合图4．10中结晶度

的变化我们推测应该是一部分微弱的form II晶粒被破坏，但是破坏的程度和

幅度目前还没有办法定量化。不过通过上面的分析我们可以知道应变0．02左

右确实存在微屈服行为，其对应的具体结构变化在之后的工作中将继续跟进。
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图4．1l图(a)、(c)和(f)分别为室温、55和80 oc 0．5 mm／min拉伸过程中一维SAXS差

分曲线，图中插入的数字为每条曲线对应的应变。Co)、(d)和(D为与(a)、(c)和(f)

分别对应的强度积分曲线与相应的工程应力应变曲线。
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4．4本章小结

本工作中通过同步辐射SAXS研究了单轴拉伸PB．1form II到form I晶体

的相转变。基于SAXS检测结果对拉伸过程中片晶结构变化以及力学曲线进行

了分析。结构方面，从二维SAXS散射图中可以观察到不同温度拉伸时散射信

号的演化有很大区别，室温时最后演化为四叶状信号，而高温时则演化为椭圆

状信号。通过一维SAXS曲线对比可以知道，室温O．5和4 mm／min拉伸时散

射信号由强变弱后又增强，并伴随着大应变时一定的峰位移动，这意味着大应

变时片晶长周期增大，继续拉伸至更大应变时则会出现空洞。高速28 mm／min

拉伸时不会出现空洞但是长周期有所增加。55 oC拉伸过程中散射信号变化趋

势与室温相似，但是不会出现空洞，只有片晶长周期增大，此温度下拉伸速率

影响不明显。而80 oC拉伸时片晶周期的变化与低温结果区别很大，首先整个

拉伸过程中散射极大没有消失，意味着form II晶体没有受到严重的破坏；其

次长周期在应变0．5附近出现突变点，此应变正好是form II刚形成的时刻。借

助于Fit2D软件的mask功能可以对二维SAXS散射图子午线和赤道线区域分

别积分得到实空间里的拉伸方向和垂直拉伸方向片晶长周期的变化。沿着拉伸

方向的片晶周期先因为拉伸而增大，之后由于form I的生成而减小；垂直方向

的则由于受到剪切作用先减小，而后由于晶体旋转作用而恢复。两个方向片晶

变化耦合形成了总周期在应变O．5时的突变。力学性能方面，发现从form II开

始拉伸PB．1的力学曲线上在应变O．02。0．04之间出现了微屈服现象，从SAXS

差分数据和结晶度变化趋势来看可能是由于一些小的form II晶粒先被破坏，

而不是广义屈服时发生的片晶内和片晶间滑移。但是还没有更多的证据支持，

所以在之后的工作中将要寻找更多的证据解释微屈服时发生的结构变化。
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第五章等规聚丙烯子母晶结构在单轴拉伸过程中的结构

演变

5．1摘要

本工作利用同步辐射宽角x射线散射(wAXS)原位研究了单轴拉伸诱导

等规聚丙烯(iPP)子母晶结构演化过程。本工作中还展示了一种有效方法，可以

在原位环境中对子母晶进行分别检测。首先对iPP样品进行预取向得到片晶的

双取向模式，因为子晶和母晶在流动场诱导时会沿着两个垂直方向取向，这样

有利于区分子母晶结构。之后沿着与预取向方向不同角度裁取哑铃状样品，用

来得到不同方向的拉伸效果。之后通过跟踪(1 10)晶面散射的变化来分析子

母晶的结构演化。试验中观察到不论拉伸方向如何，母晶都比子晶先破坏。在

很小的应变0．3时就出现了中间相(mesophase)，这正好在子母晶破坏之后，

因而该现象可能与母晶的破坏有关。本工作还认为拉伸诱导的中间相是由子母

晶演变而来的微小晶束。

5．2前言

由于其较低的生产成本和及其多样化的材料性能，iPP成为一种非常重要

的热塑性高分子材料。但是它得到如此深入的研究不仅是因为其商业效益，更

重要原因是科学价值【l41。iPP也是一种非常有名的多相态结构，目前研究最多

的四种相态有：单斜的Q晶，六方相的D晶，三斜的丫晶以及一种近晶相p。

”】。其中a晶内，存在一种特征性的片晶支化现象被称作交叉投影结构

(cross-hatched structure)。这种结构只存在于iPP的a晶中，目前还没有在其

他半结晶性高聚物中发现类似结构存在【l41。交叉投影结构首次被注意到是因为

在iPP的结晶过程中发现球晶表现出微弱的波纹特性。之后Khoury等又从溶

液结晶生成的树状晶体中发现交叉支化存在一个精确的800角【l 51。另外，他还

认为支化结构是子晶以其a轴和c轴平行于母晶c轴和a轴的方式附生结晶。

Padden和Keith对iPP薄膜的研究工作证实了Khoury在熔体结晶中的发现，

而且还基于衍射数据将夹角精确到了80040’【16】。之后，更多的研究者进一步发

展了该结构模型，并提出了交叉投影结构的分子起源【17d 91。然而，主要由子晶

和母晶组成的交叉投影结构到现在为止还没有在原位实验环境中单独研究过。
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交叉投影结构被认为会影响材料的一些重要性能，例如疲劳时间【201，抗拉

强度以及耐磨性和粘附性等一些表面性能121,22]。在对高分子材料机械性能的研

究工作中还发现，在iPP中有个重要的力学现象——脆性断裂，这违背了传统

观点认为的高应变区域应该形成纤维晶[23-27】。此现象的发生应该归因于位于母

晶与子晶结构内的无定形分子链运动性能受到了限制，这也成为了iPP常规结

晶中的重要形态特征【281。因此，对iPP交叉结构与宏观力学性能关系的深入研

究可能有助于开发特定的细小结构，拓宽能够在工业领域应用的材料性能的范

围。作为一种多层次结构的高分子材料，已经在不同尺度研究了拉伸诱导iPP

结构的演化[291。Hay等观察到了球晶内微米尺度下的均匀和非均匀拉伸变形行

为【3⋯。Zuo等则提出在拉伸变形过程中，片晶之间分子链缠结内的带链会引发

片晶的破碎，从而形成取向的中间相[311。基于原位微焦点X射线小角和宽角

散射以及偏光显微镜测试，Nozue等观察了球晶热拉伸过程中交叉投影结构的

演化过程，得到了不同取向度下子母晶的结构信息【32】。然而，目前仍然缺少专

门针对交叉投影结构拉伸性能的系统研究。

在研究交叉投影结构中最重要的问题就是怎样能在原位环境中分离出母晶

和子晶结构。本工作中，原位的WAXS检测用来从不同方向跟踪单轴拉伸过

程中子晶和母晶的结构变化。为了能够区分母晶和子晶，我们提前通过挤出和

预拉伸得到了取向的iPP薄片。为了降低预拉伸对性能以及实验结果的影响，

还将薄片样品在高温下进行退火实验。分子链的取向通过成核剂DMDBS(二

(3，4．二甲基二苄叉)山梨醇)来保持。之后将取向的薄片沿着与预取向方向

不同夹角切成哑铃状样品。因为拉伸时沿着水平方向进行，这样可以进行多方

向拉伸实验。该方法为我们分别跟中拉伸过程中子母晶的结构变化提供了机

会。

5．3实验部分

5．3．1材料

本工作使用的iPP颗粒状原料是兰州石化生产的商业产品，牌号为F401。

其重均和数均分子量分别为530 kg／mol和160 kg／mol。iPP成核剂DMDBS，

是由Milliken友情提供。在混料之前要将DMDBS在真空环境中干燥24小

时。
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5．3．2样品准备

iPP与成核剂的共混是225 oC时在一台双螺杆共挤出机中完成。通过狭缝

状口模挤出后，为了得到高度取向的样品，还要进一步将iPP拉伸至拉伸比为

8。

为了得到等温结晶样品以及消除预拉伸热机械历史的影响，还要将挤出的

样品升温至190 oC保持30分钟，该过程要放在真空烘箱内进行以防止降解。

在190 oC时，iPP会熔融而成核剂不会发生熔化。然后将样品转移到另一已经

预热到135 oC的真空烘箱中开始等温结晶，结晶过程大约需要40分钟。用

WAXS检测了135 oC等温结晶动力学，可以证实40分钟足够结晶完成。这样

热处理后的样品依然是高度取向的，因为在熔融过程中DMDBS保持了分子链

的取向。之后，将热处理完的样品沿着与预取向方向不同的角度裁剪出哑铃状

试样用来完成拉伸实验，图5．1给出了裁制样品示意图。

图5．1沿着与预取向方向平行、垂直以及倾斜等三个方向裁制哑铃状样品示意图。其

中红色虚线箭头代表着拉伸方向。图中插入了预取向后的子母晶结构模型。图中

的子母M和D分别代表母晶和子晶。

5．3．3拉伸实验

哑铃状的样品被安置在一台自制微型拉伸装置上两夹头中间。关于拉伸装

置细节已经在第二章详细介绍，这里不再赘述。拉伸速度为0．58pam／s。单轴拉

伸测试在室温下进行，采用原位同步辐射宽角X射线(WAXS)监测整个拉伸

过程。

WAXS在合肥国家同步辐射实验室(NSRL)的x射线散射线站进行，采

用Mar345成像板作为探测器，像素点个数为3070x3070个，单个像素点大小

为150 l,tm，X射线波长为0．154 nln。经过标定得到的样品到探测器距离为299

nlnl，单个数据点采集时间为60 s。对于WAXS散射花样的分析采用了由欧洲
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同步辐射装置(ESl讧)提供的Fit2D软件。

5．4结果部分

首先在图5．1中给出了预取向方向垂直于拉伸方向时的工程应力应变曲线

以及不同应变时的二维散射图。拉伸沿着水平方向进行。在拉伸之前，预取向

使得子母晶分别在两个方向取向，因而我们很容易在二维WAXS图中分辨出

母晶和子晶信号，如图中红线标注的母晶和子晶(110)晶面的位置。在弹性变形

区，从二维图上基本看不出明显变化。过了屈服点之后，形变进入塑性变形

区，母晶信号明显变弱(应变O．2左右的二维图)，而子晶散射信号依然很

强，说明母晶在该阶段已经开始被破坏。当应变达到0．3左右在二维WAXS图

上已经完全看不到母晶信号，而子晶信号也变得很弱。并且在与晶体不同的

20位置上出现了两组弥散的散射信号。在散射学中这应该代表着某种中间相

的生成。随着应变的近一步增加，两组弥散的散射信号变得更加尖锐，意味着

生成的中间相在外力作用下近一步沿着拉伸方向取向。

strain
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图5．2在垂直方向拉伸实验中得到的工程应力应变曲线以及不同应变时的二维WAXS

散射图案。图中红色箭头标记了母晶和子晶(110)晶面所处位置。

图5．3中给出了从平行(P)、垂直(Ⅵ和倾斜(T)三个方向实验中收集的一些

WAXS二维散射图案，背底散射已经从二维图中扣除。平行、垂直和倾斜三个

实验中母晶预取向方向与拉伸方向之间的夹角分别为00、88．70和760。拉伸沿

着水平方向进行。为了方便理解，在每组散射图的左边还给出了对应的子母晶

模型。、可以将拉伸之前的WAXS图像(标记为0)沿着方位角划分为六个区

域，见图5．2(a)平行方向实验。子午线方向的两个衍射弧来自于母晶的衍射，

对应的其余四个靠近赤道线方向的弧则是来自于子晶。相反的，在垂直和倾斜

方向。来自母晶和子晶的衍射弧分别为于赤道和子午线方向。沿着拉伸方向，

母晶和子晶的衍射弧都变得越来越弱最后消失。拉伸的后期阶段，在两个不同

的2e位置分别出现了两个弥散的散射极大值，这就是iPP中经常出现的中间

相。本实验中，中间相在相当小的应变O．3左右出现，这与室温时拉伸诱导中

间相生成的类似结果不太吻合。伴随进一步拉伸，来自子母晶的散射信号逐渐

消失，二维WAXS图案中的散射极大全都由弥散的中间相散射占据，不过这

些弥散的散射点更加集中在赤道线附近，表明分子链取向度增大。
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(c)

图5．3拉伸过程中得到的二维WAXS散射图案，图案左下角插入的数字代表对应的
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应变。(a)，(b)和(c)分别对应着平行、垂直和倾斜方向。将图中来自于母晶和子晶

(110)晶面的散射弧标记为(1 lO)m和(1 lO)d。

为了定量化分析子母晶结构演化过程，在图5．4中给出了晶体和mesoph嬲e

含量在整个拉伸过程中的变化。同时，还给出了对应的工程应力应变曲线，这

样可以直接将结构变化与力学性能对应起来。在拉伸过程初期，力学曲线上屈

服点之前，结晶度都有略微的上升，这可能是来自于小应变拉伸带来的晶体完

善，也可能是由于拉伸导致晶体旋转造成的。过了屈服点后片晶集体发生滑

移，导致结晶度的下降。在拉伸后期，大约应变为O．3左右时，中间相出现，

此时结晶度的下降速率加快。子母晶在拉伸作用下被大规模破坏。一般而言，

纤维晶的生成紧随着晶体的破坏。然而，正如上文中提到了，交叉投影结构阻

碍了纤维晶的生成，所以由片晶破坏生成的小晶粒在小应变下形成了中间相。

为了进行更详细的比较，在表5．1中给出了三组实验的弹性模量和屈服应力，

其中子母P、V和T分别代表平行、垂直和倾斜方向。从这些数据并没有发现

明显的差别，但是我们从图5．4中应力应变曲线上发现应变软化区存在很大差

别。应变软化是应力随着应变增大而下降的现象，一般出现在屈服点之后。在

倾斜方向实验中，应变软化在工程应力应变曲线上占据了从0．1到0．25这个很

宽的应变区域。报道称应变软化本质上是由热机械历史决定的，尤其是预取向

的影响。本实验中样品经历了相同的预取向方向和程度，因此取向方向的变化

必然会导致材料宏观性能的区别。在平行和垂直方向试验中，要么母晶要么子

晶是沿着拉伸方向取向。然而，倾斜方向晶体的取向非常的微弱，因此分子链

的进一步取向和大规模滑移运动的发生都需要更多的外场功。

95



第5章等规聚丙烯子母晶结构在单轴拉伸过程中的结构演变

图5．4平行(P)、垂直Ⅳ)和倾斜(T)三个方向上结晶度和中间相含量随着相应工程应力

应变曲线的变化。

表5．1三个方向实验中的弹性模量和屈服应力。

由于存在预取向，可以从不同方向的散射弧来辨别母晶和子晶，其中代表

性晶面当属于f1 lO)晶面。从二维WAXS图像中看出，可以沿着方位角将整个

散射区域划分成四个象限，其中两个包含着来自母晶的散射，另外两个则包含

了来自子晶的散射信号。因此，可以分别从两个方向跟踪结构的演化过程。多

亏了Fit2D软件的mask功能，才能分别得到来自母晶和子晶的一维WAXS散

射曲线，见图5．5。拉伸之前主要的几个散射峰所处20位置为14。20、16．90和

18．60，分别对应着晶面(110)，(040)和(130)。图5．5(a)给出了平行方向实验中的

来自母晶的一维WAXS积分盐线。在整个拉伸过程中所有峰位基本保持不

变。相对应的平行方向子晶的散射强度则表现出较大的变化。如图5．5(b)所

示，在拉伸初始阶段(110)晶面的散射峰位向小角度方向飘移，随着进一步
96
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为了比较母晶和子晶的结构变化，在图5．6中给出了(110)晶面的晶面间距

和一维散射峰的半高宽(Full Width at HalfMaximum(FWHM))。在图5．6(a)所示

平行方向实验中，在屈服应变之前子晶的(110)晶面间距从0．623 nm迅速增加

到0．635 am，微弱下降之后就基本保持平台。同时，在母晶(1lO)晶面间距变

化曲线上发现了不同的趋势：在屈服之前先出现了微弱下降，之后又增加。与

平行方向相反，在垂直和倾斜方向母晶发生了更明显的变化。如图5．6(b)和(c)

所示，屈服应变之前母晶的(110)晶面间距出现较大的增加。屈服过后，与垂直

方向相比倾斜方向的回复非常微弱。在这两个方向实验中，子晶的(1lo)晶面都

没有太显著的变化，这也与平行方向结果不同。我们知道，散射强度的半高宽

能够反映晶体的尺寸大小。在图5．6(a)中，应变O．3之前，母晶和子晶的半高

宽都只有很微弱的增加。在应变0．3附近，半高宽陡然增加，这也是中间相出

现的时刻。类似的，在垂直和倾斜方向(图5．6(b)和(c))，母晶(1lo)晶面半高宽

也在出现中间相的应变左右发生突变。而且，子晶(110)晶面半高宽变化滞后。

如此看来，中间相的形成与母晶的破坏好像存在某种联系。



第5章等规聚丙烯子母晶结构在单轴拉伸过程中的结构演变

Drawing direction

·∈—--————---—-—--—≯

图5．6(a)、Co)和(c)图示三个不同方I向(110)晶面散射峰位的半高宽FWHM和晶面间

距。(d)、(e)和(f)分别为相应(110)晶面的受力分析。在图中箭头标志了拉伸方

向。圆形和三角形分别代表着子晶(D)和母晶(M)。

根据图5．6(a)，不能明确判断出平行方向子母晶的破坏先后，因为他们的

(110)晶面半高宽都在应变O．3左右出现。因此，为了进一步深入分析，我们在
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对垂直和倾斜方向也进行类似的分析。如图5．5和5．6所示，当中间相形

成时，来自母晶的散射强度逐渐减弱或者消失。因此，在垂直和倾斜方向，母

晶(110)晶面的方位角峰位和半高宽都只能拟合到中间相出现时刻。根据图5．8

(a)，在拉伸过程中母晶仅发生了旋转，这就导致了方位角的变化。我们知道方

位角积分强度的半高宽可以计算分子链的取向程度。一般而言，半高宽越小则

取向度越大，反之取向度越小。因此可以看出母晶的取向度没有发生明显变

化，因为图中半高宽几乎保持不变。然而在垂直和倾斜方向，位于900和2700

附近的两个峰位可以拟合很大的应变范围，如图5．8(b)所示。与垂直方向相

比，倾斜方向子晶的方位角发生了较大变化，因为倾斜方向的分子链取向方向

与拉伸方向偏差更大，可以发生更大的变化。有意思的是，两个方向子晶(110)

晶面散射强度的半高宽都表现出相似的趋势：屈服应变之后上升，应变软化后

下降。由于初始阶段片晶滑移的发生，所以半高宽先出现增大趋势。随着塑性

形变的经一步发展，分子链沿着拉伸方向取向，导致了半高宽的下降。

图5．8垂直和倾斜方向母晶(a)和子晶(b)(1lO)&面衍射强度方位角以及半高宽演化。

10l



第5章等规聚丙烯子母晶结构在单轴拉伸过程中的结构演变

5．5讨论部分

基于同步辐射WAXS对预取向iPP拉伸过程原位跟踪实验结果，我们可以

得到以下两点结论。(i)将交叉投影结构进行预取向是对母晶和子晶在原位环

境中分别研究的有效手段。在本工作中发现，在单轴拉伸诱导下，不论受力方

向如何，母晶要比子晶的破坏提前。(ii)与之前的研究不同，本工作中在很小

应变下就出现了中间相。再联合考虑交叉投影结构被破坏的应变，我们推断拉

伸诱导的中间相可能是由母晶和子晶破坏后形成的小晶粒演化而来。针对这些

观点，在下文中我们将要做进一步的阐述。

基于前面的实验结果分析，我们认为母晶先于子晶被破坏。从图5．3中的

二维散射花样来看，很容易发现母晶的(1 10)晶面散射在应变为0．4时已经消

失，而此时子晶的散射信号依然清晰可辨，只是散射强度有所减弱。该现象在

垂直和倾斜方向尤为明显。而在平行方向，从二维图上可以看出，后期生成的

中间相散射信号所处方位角度几乎与母晶的散射极大值位置一样，因此很难精

确判定母晶是何时消失的。然而，来自子晶的散射信号在应变O．3的二维图上

依然清晰可辨，而此时中间相已经生成。为了更深入对比，我们再来看一下图

5．7(a)中给出的(110)晶面子午线积分强度。母晶的(110)晶面散射峰位首先发生

了微弱的移动，然后在方位角900和2700附近出现了两个尖锐的散射峰，这就

是来自于中间相的散射信号。此时，子晶的散射峰位都保持不变，虽然半峰宽

在变宽。显然，不论拉伸沿着哪个方向进行，母晶都先被破坏。

拉伸作用将大的晶体破坏为小晶粒，他们形成了一种新相——中间相。在

微观结构层面，独特的交叉投影结构符合胀大材料的本质特征。铰链结构是胀

大材料的基本结构特征。从任何一个方向拉伸铰链都会被打开。在材料拉伸过

程中这种特征的表现就是侧向膨胀，即具有负的泊松比。在交叉投影结构模型

中，母晶就如同铰链结构的框架，而子晶则类似于里面的支撑。当施加外力

时，作为框架结构的母晶承担了大部分载荷，这就导致了母晶的大规模破坏。

同时，子晶作为支撑只承担了部分载荷，因而受到破坏程度就较小。当母晶大

部分被破坏成为小晶粒后，载荷将全部施加在子晶上。随着进一步拉伸，子母

晶结构将被彻底破坏。在单轴拉伸下母晶被破坏后，紧接着中间相就在如此小

的应变下形成了。在目前报道过的拉伸诱导iPP结构变化的文献中，中间相总

是在室温下纤维或者薄膜拉伸过程中应变超过1时才会出现。并且还提出中间

相是构象无序的晶体，包含着a相或者p相的小晶粒。而且，中间相还被认为

包含着很多无序的分子链束。总之，在传统研究中中间相的形成是由于拉伸带

来的高度有序晶体结构变化。本工作中，拉伸实验之前子母晶结构已经是高度
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根据上面的分析，我们可以推测在拉伸诱导下三个不同方向结构变化，在

图5．9中给出了结构变化示意图。下面将继续给出详细的分析：(i)首先从平行

方向开始，如图所示，拉伸方向平行于母晶的预取向方向。在弹性变形阶段，

母晶基本没有发生大的变化，这是因为已经有很高的预取向，微弱的变形不足

以使取向的晶体近一步取向。过了屈服点之后，母晶在外场作用下不断整位置

并随着外场作用近一步取向，这一点可以从图5．7(b)中看出。难免的，在此过

程中会有一小部分晶体被外场破坏导致结晶度的下降。同时，晶面间距的增加

意味着母晶内还发生了晶面滑移，这一点我们可以从图5．5(b)中看出，(110)、

(040)和(130)衍射峰位都发生了明显变化。随着应变继续增加，母晶已经不能

继续沿着拉伸方向取向，开始发生大规模的破碎。母晶破碎后产生的小晶粒还

具有短程的有序度，由此中间相形成。(ii)在垂直方向实验中，母晶的取向轴

几乎垂直于拉伸方向，而子晶沿着拉伸方向取向。类似的图5．5(c)中峰位向小

角度方向移动意味着母晶发生了片晶间或者片晶内滑移。屈服应变之前，子晶

散射的方位角积分强度半高宽有少许增加，但是峰位的方位角度没有明显变

化，这意味着只发生了微小滑移。屈服过后，半高宽开始单调下降，说明子晶

沿着拉伸方向进一步取向。此时，母晶的散射信号逐渐消失，母晶进一步被破

坏。在更大应变区，晶体破坏产生的晶体碎片形成了中间相。(iii)对于倾斜方

向的实验，母晶和子晶的取向轴都与拉伸方向成一定角度，所以在拉伸诱导下

两种晶体都很容易发生旋转，这一点我们分别可以从图5．8(a)和(b)中方位角度

的变化看出。另外，从图5．5∞中明显的峰位飘移能推测出母晶还发生了滑

移，而来自于子晶的散射峰并没有发生飘移。在初始阶段只有母晶被破坏，而

子晶只是朝向拉伸方向发生旋转。随着进一步拉伸，子晶也发生大规模滑移运

动，基于小晶粒形成了中间相。

5．6结论

本工作基于同步辐射WAXS原位研究了交叉投影结构在单轴拉伸条件下的

结构演化过程。作为强烈影响着材料性能的交叉投影结构，一直很难从力学性

能角度进行深入研究，这是因为母晶和子晶之间存在很多结构相似性。在本工

作中我们成功发展了对iPP进行预取向的方法，可以在原位环境中分别对母晶

和子晶的结构变化晶型进行探究。由于该方法的使用，我们发现不论从哪个角

度进行拉伸，母晶都会早于子晶先被破坏，这是因为前者在拉伸过程中扮演着

结构的框架而容易被破坏。文中还详细分析了三个方向的变形行为，并给出了

相应的模型。因为样品已经被预取向，大规模的滑移行为很容易发生，由此导
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致晶体的破坏。从而我们还发现在此工作中中间相出现的比以前报道过的要

早。另外此工作也体现了拉伸诱导的中间相与交叉投影结构(或者子母晶结

构)之间的密切关系。
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第6章总结及工作设想

6．1总结

第六章总结及工作设想

本论文基于同步辐射X射线散射与拉伸装置的联用，原位研究了聚(1．丁

烯)和等规聚丙烯材料相转变行为。通过对得到的结构变化信息以及对应的力

学数据并行分析，初步建立了多相态聚烯烃微观结构与力学性能之间的关系。

本课题主要开展了以下两部分工作：(1)温度和速率对拉伸诱导聚(1．丁烯)

晶型II到晶型I相转变，发现了高低温存在不同的相转变路径，以及相转变过

程对外场功的依赖性；(2)借助于等规聚丙烯的特征结构——子母晶结构研究

了拉伸诱导Ⅱ-iPP晶体向中间相的转变，发展了能够在原位检测环境中分辨子

母晶的制样方法，揭示了拉伸诱导形成的中间相与子母晶结构演化的关系。本

研究的重要意义在于初步建立了两种聚烯烃材料相转变与力学性能的关系，更

重要的是为建立材料微观结构与力学性能关系提供了更有效的思路和方法。本

课题主要研究成果如下：

(1)利用同步辐射广角x射线散射(WAXS)原位跟踪了温度对拉伸诱

导PB．1相转变的影响。升高实验温度对晶型II到晶型I的相转变有抑制作

用，高温拉伸诱导的相转变路径为以无定型为中间态的非直接转变，而低温时

则为直接相转变。另外还发现了拉伸诱导的相结构变化与力学性能的对应关

系，即工程应力应变曲线的三个区域：弹性区、平台区以及应变硬化正好与

PB-1相转变过程中晶型I的孕育、成核和凝胶网络形成三个阶段吻合。

(2)利用同步辐射X射线的时间分辨优势，检测了应变速率对拉伸诱导

晶型II到晶型I相转变的影响。拉伸速率的增加可以加速相转变的发生。发现

相转变的起点由应变控制而相转变程度由外场功的多少决定。

(3)利用同步辐射小角X射线散射(SAXS)跟踪拉伸过程中片晶周期的

变化。实验结果表明拉伸过程中赤道线和子午线方向片晶周期变化不一致，这

是由于PB-1中晶型II到晶型I相转变的发生会导致片晶各方向尺寸不同程度

的收缩。另外还发现在力学曲线上宏观屈服应变之前存在一个微屈服点，这可

能是晶体II的破坏开始。

(4)基于同步辐射WAXS研究了拉伸诱导程一iPP晶体向中间相的转变过

程。在本工作中提出了能够在原位环境中分辨子母晶的预取向方法，基于此方

法可以从不同方向拉伸子母晶结构。由此推测拉伸诱导的中间相可能是由0【．

iPP晶体的子母晶演化来的小晶粒组成。
1nq
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6．2下一步工作设想

(1)基于本论文的工作中提出的研究材料结构演化与力学性能的关系，

可以应用于更广泛的多相态高分子材料，例如聚乳酸(PLLA)和间规聚丙烯

(sPP)等。

(2)在本课题中对于拉伸诱导PB．1的相转变进行了大量的研究工作，也

得到了一系列详细的数据。下一步工作中可以从理论模拟出发，基于现有数据

建立外场参数与相转变程度的关系，以此建立PB一1相转变的理论基础用于对

实际加工的指导。

(3)关于iPP子母晶结构的工作中，初步形成了有效的研究方法，并利用

X射线散射跟踪了结构变化。在下一步工作中，拟采用偏振红外继续跟踪分子

层面的变化。偏振显微红外可以得到两个相互垂直方向的分子震动，而子晶和

母晶之间的夹角为800接近于垂直，因此用偏振显微红外应该可以有效的跟踪

子母晶分子层面的变化。
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