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I 

摘  要 

结晶性高分子材料广泛应用于国民经济、国防建设和科学技术等各个领域，

研究其在流动场作用下的结晶行为对于聚合物工业加工具有重要指导意义。由于

高分子的长链特性，施加流动场易使分子链发生取向或拉伸，引起结晶动力学加

快、新晶型产生以及晶体形态改变等现象，它们与高分子材料的加工和使用性能

息息相关。流动场诱导高分子结晶是一种典型的非平衡热力学相变，过去的研究

因采用近平衡和粗粒化的描述方式很少触及其非平衡物理本质。一方面缺少与工

业加工相匹配的高速、大应变远离平衡态研究方法，另一方面尚未在实验上构建

出流动场诱导结晶的非平衡热力学相图，因此理论模型研究在指导实际生产方面

出现瓶颈。 

基于以上背景，本论文从工业加工需求的角度开展了流动场诱导高分子非平

衡结晶相变的研究。为了在线跟踪高分子材料在工业加工环境下的结构演变，研

制了一台立式布局的小角 X 射线散射装置。针对使用最为广泛的聚乙烯、聚丙

烯、聚丁烯等结晶性高分子材料，采用同步辐射超快 X 射线散射和拉伸流变技

术联用的实验方法，研究了从无序熔体到有序晶体的动力学转变过程，实现在温

度-流场强度二维参数空间上构建非平衡结构和形态相图。具体研究内容及结果

如下： 

（1）研制了一台立式布局的小角 X 射线散射装置。该装置可与大型的高分

子材料加工装备联用，实现在线跟踪高分子材料在工业加工环境下的结构演变过

程。样品到探测器最大距离接近 7 m，对应实空间最大结构测试尺度 420 nm，满

足从片晶到微孔的检测需求。结合纳米粒子乳胶液滴干燥实验，其优异的原位结

构测试性能得到验证。 

（2）采用两步拉伸实验方案对流动场诱导等规聚丙烯结晶的早期阶段进行

了研究。通过分析样品结晶动力学、晶体取向和机械应力响应对两步拉伸间隔时

间的依赖关系，成功区分了实验上难以直接观察到的链松弛、晶体成核和生长等

过程，由此论证了链网络向晶体网络转变的不同阶段。 

（3）以交联聚乙烯为模型样品，将 X 射线散射观察到的结构信息与拉伸应

力进行关联，在温度-应力参数空间上构建出流动场诱导聚乙烯的非平衡结晶和

熔融相图。相图包含熔体、非晶 δ 相、六方晶和正交晶四个相区，描述了流动场

诱导聚乙烯结晶丰富的动力学路径和多样化的终态结构。交联聚乙烯中构建的相

图被证明完全可以描述通常的非交联样品，即具有普适性，对于精确调控聚乙烯

材料的加工、结构和性能具有重要指导意义。 

（4）研究了聚 1-丁烯熔体在不同温度和应变速率下的结构与形态转变。比
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较了不同晶型之间的热力学和动力学竞争，发现非平衡流场在动力学上更倾向于

生成具有高熵和低结构有序度的结构。再者，升高熔体温度会导致拉伸诱导的晶

体形态从网络向 shish 转变。通过在温度和应变速率二维空间上分别构建非平衡

结构和形态相图，论证了设计流动场参数调控聚 1-丁烯晶体结构和形态的可行

性。 

本论文的主要创新点： 

（1）自主研制了一台立式布局的小角 X 射线散射装置。以该装置为基础，

可发展成高分子材料加工的大型结构测试平台，实现在工业加工环境下在线研究

高分子材料的非平衡物理过程。 

（2）设计了两步拉伸实验方案研究流动场诱导高分子结晶早期阶段的结构

演化，其优势在于利用第二步拉伸后的结晶行为可以反推第一步拉伸后难以直接

探测的链构象或结构信息，为流动场诱导高分子结晶提供了新的研究方法。 

（3）构建了流动场诱导聚乙烯的非平衡结晶和熔融热力学相图，一方面采

用非平衡处理方法突破了传统上对于流动场诱导高分子结晶的理解，另一方面该

相图实际上是一种加工相图，能够在温度-流场强度二维参数空间上指导聚乙烯

材料工业加工。 

（4）采用高时间分辨 X 射线散射技术原位跟踪高分子材料在高速变形过程

中的结构转变，可以捕捉到瞬态的中间结构或亚稳相，比如聚乙烯的 δ 相、聚 1-

丁烯的 Form III 晶体等，这对于理解流动场诱导高分子结晶的非平衡物理机制十

分必要且关键。 

 

关键词：高分子  流动场  结晶  相变  形态  时间分辨  X 射线散射  相图 
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ABSTRACT 

Crystalline polymers have been widely applied to many areas of the modern 

society, including national economy, defense construction, science and technology, etc. 

Studying flow-induced crystallization (FIC) has profound guiding significance for 

polymer industry. Due to the long length, polymer chains can be easily oriented or 

stretched by flow, which brings about the change of crystallization behavior, such as an 

acceleration of crystallization kinetics, the formation of new crystal forms and the 

variation of crystal morphology. These phenomena are closely connected to the 

processing and using properties of polymers. It is well accepted that crystallization 

under flow is a typical nonequilibrium thermodynamic phase transition occurring in 

daily industrial processing of polymers. However, past experiments and theories always 

adopted a coarse-grained and near-equilibrium approach to describe this issue, which 

actually do not touch the essential nonequilibrium nature of FIC. First, crystallization 

under the far-from equilibrium conditions like high-speed and large-strain flow are 

rarely involved in common FIC experiments. Second, no single nonequilibrium 

thermodynamic phase diagram of FIC in polymers has been conducted yet. Thus the 

fundamental research in academia runs into the bottleneck to give guidance on the 

industrial processing. 

This thesis introduces the FIC studies by focusing on the requirement of polymer 

industry. To in situ follow the structural evolution of polymers under the real industrial 

processing conditions, a small-angle X-ray scattering system with a vertical layout is 

developed. With the most used polyethylene (PE), isotactic polypropylene (iPP) and 

poly(1-butene) (PB-1) as model samples, the kinetic processes from initial amorphous 

melt to final ordered crystal are investigated by a combination of synchrotron radiation 

ultrafast X-ray scattering and extensional rheology measurements. Meanwhile, flow-

induced nonequilibrium structural and morphological diagrams are constructed in 

temperature-flow strength space. The results and conclusions are summarized as 

follows: 

(1) A small-angle X-ray scattering system with a vertical layout is accomplished 

in University of Science and Technology of China. It can perform in situ detection on 

the structural evolution of polymers under the complex industrial environment by 

combining with the large-sized industrial equipments. With a maximum sample-to-

detector distance of about 7 m, the largest measurable length scale is about 420 nm, 
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meeting the testing requirements from lamellae to micropore. The capability of this 

system on in situ study has been confirmed by a drying experiment of a free latex 

droplet.  

(2) The protocol of two-step extension is proposed to investigate the early stage of 

FIC in supercooled iPP melt. By analyzing the dependences of crystallization kinetics, 

crystal orientation and mechanical stress response of sample on the interval time 

between two extensional operations, experimental results reveal a three-stage process 

of structural evolution involving chain relaxation, crystal nucleation and growth. It 

corresponds to a dynamic transition from chain- to crystal-network.  

(3) With the crosslinked PE as model sample, flow-induced structural formation is 

connected to the extensional stress, based on which the nonequilibrium phase diagrams 

of crystallization and melting are constructed in temperature-stress space. Four phases 

of melt, non-crystalline δ phase, hexagonal and orthorhombic crystal are included. The 

interplay of thermodynamic stabilities and kinetic competitions of the four phases 

creates rich kinetic pathways for FIC and diverse final structures. The diagrams have 

been demonstrated to be universal and applicable to the non-crosslinked PE, which 

provide a detailed roadmap for precisely processing of PE with designed structures and 

properties.  

(4) The structural and morphological transitions of PB-1 melt under flow at 

different temperatures and strain rates are investigated. By comparing the 

thermodynamic stabilities and kinetic competitions between different crystal forms, 

flow is demonstrated to kinetically favor the formation of structure with high entropy 

and low order. In addition, increasing temperature would lead to a transition of crystal 

morphology from network to shish. Based on experimental results, we construct the 

nonequilibrium structural and morphological phase diagrams in temperature-strain rate 

space, respectively, which may guide the industrial processing of PB-1 material. 

 

The main innovations are summarized as follows: 

(1) A small-angle X-ray scattering system with a vertical layout is designed and 

constructed. It can serve as a large-scaled testing platform for polymer materials by in 

situ monitoring the structural evolution under the industrial processing conditions. 

(2) Two-step extension is employed to investigate the structural evolution 

involving chain relaxation, crystal nucleation and growth in the early stage of FIC. This 

experimental protocol has the advantage that exploring the crystallization behavior after 
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the second extension can reveal the undetectable structural information induced by the 

first extension. Thus it provides a new experimental method for the study of FIC.  

(3) The nonequilibrium phase diagrams of flow-induced crystallization and 

melting of PE are constructed in temperature-stress space. This treatment actually 

adopts a nonequilibrium approach and breaks through the traditional understanding on 

FIC. On the other hand, the crystallization and melting diagrams are essentially the 

processing diagrams of PE, which provides a detailed roadmap for precisely processing 

of PE with designed structures and properties.  

(4) The ultrafast X-ray scattering technique is used to in situ follow the structural 

transition of polymers under high-speed deformation. It can capture the transient 

intermediate phase with very short life-time, like the non-crystalline δ phase of PE and 

the Form III crystal of PB-1, which is necessary and critical for the understanding on 

the nonequilibrium physics of FIC.  

 

Key Words: polymer, flow, crystallization, phase transition, morphology, time 

resolution, X-ray scattering, phase diagram 
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  绪论（流动场诱导高分子结晶研究进展与展望） 

1.1  引言  

在注塑、吹膜、纺丝等常见的高分子材料加工过程中，高分子熔体通常会经

历各种复杂流场，流动场诱导高分子结晶对于决定材料内部微观多级结构和形态

演化起着重要作用。关于流动场诱导高分子结晶的课题研究最早可以追溯到1805

年 Gough 开展的拉伸诱导天然橡胶结晶实验[1]，受限于当时实验条件，他利用嘴

唇作为热敏感器跟踪了橡胶拉伸时的结晶放热过程，由此揭开了这一领域的研究

篇章。流动场诱导结晶的第一次研究热潮源于 1965 年 shish-kebab 串晶的发现[2-

10]，这种结构能显著提高高分子材料的力学性能，并启发了高性能超高分子量聚

乙烯纤维的发明。随后，Liedauer 等人[11]于 1993 年设计的短期剪切实验以及先

进的结构检测技术（比如高亮度同步辐射光）发展共同引领了该领域的第二次研

究热潮[12-32]。经过过去数十年的科研工作，研究者已经积累了大量实验结果并总

结出关于流动场诱导高分子结晶的一些普适结论，发现对聚合物熔体施加流场作

用不仅能数量级地增强结晶动力学[33-37]、诱导产生新的晶型[38-41]，同时也能改变

晶体聚集形态，比如导致球晶向串晶转变[27-29,42-45]。为了解释观察到的实验现象，

流动场诱导高分子结晶的理论模型也在同步构建[35,46-56]。一方面，Keller 等人基

于 de Gennes 的理论工作提出了卷曲-伸直转变（coil-stretch transition，CST）分

子模型[10]，其被通常拿来解释 shish-kebab 结构生成原因。另一方面，为解释流

动场对结晶动力学的加速行为，Flory 基于橡胶网络拉伸提出了热力学熵减模型

（entropic reduction model，EMR）[46,47,57,58]。这些理论模型能够成功地描述流动

场诱导高分子结晶的主要特征，使得该研究领域看起来已经趋于成熟，正如

Lamberti 近期的文献调研表明关于流动场诱导高分子结晶的文章发表数在近几

年基本上达到了一个稳定值（图 1.1）[59]。 

然而，当前的流动场诱导高分子结晶理论描述主要采用粗粒化、近平衡的热

力学处理方式。在流场作用下分子链发生变形时，结晶行为实际上对应的是一种

非平衡热力学相变，由链松弛和结晶二者之间的动力学耦合控制[60,61]。虽然之后

通过引入 Doi-Edwards 链动力学等对原始理论模型进行了修正[57]，但是距离揭示

流动场诱导结晶的分子机制还很遥远，特别是在描述强流场、远离平衡条件下的

非平衡热力学特性方面仍显得不足。近期关于流动场诱导高分子结晶的年文章发

表数表现出停止或者缓慢增长，可能不是反映了该研究领域的成熟，而是体现了

材料非平衡物理研究的瓶颈[62]，正如美国能源部（USDOE）于 2007 年将非平衡

物理定义为 21 世纪材料学科发展的五大挑战之一[63]。 
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图1.1  流动场诱导高分子结晶领域的年文章发表数（斜线条形图）和被引用次数（灰色条形

图）[59]。 

另外，当前理论的出发点主要是基于经典成核理论的两相模型，仅涉及初始

熔体和终态晶核，并没有考虑到可能存在的中间有序结构，比如近些年比较关注

的卷曲-螺旋转变（coil-helix transition，CHT）和流动场诱导预有序体（precursor）

等[12,23,64-68]。除此之外，自由熔体状态下高分子链通常被粗粒化成以 Kuhn 长度

为基本运动单元的无规行走，这与结晶状态下精确的分子排列不相匹配，因此我

们需要追踪结晶的中间过程。流动场诱导高分子结晶的非平衡热力学相图对于描

述涉及中间有序结构的结晶演化动力学很重要，但是至今尚未建立。为了从根本

上揭示流动场诱导高分子结晶的分子机制和相应的非平衡物理特性，实验和理论

研究需要从以下三个方面着手：（i）建立初始熔体的粗粒化描述方式与终态晶体

的精确分子排列之间的联系；（ii）将中间有序结构引入到从熔体到晶体的相变过

程；（iii）构建流动场诱导高分子结晶的非平衡热力学相图。 

在本章中，我们首先在第二部分简单回顾一下流动场诱导高分子结晶早期的

粗粒化处理方法以及近期的一些理论修正工作。随后，在第三部分着重介绍流动

场诱导结晶可能涉及到的中间有序结构，比如链段水平上的构象有序以及更大尺

度上的密度涨落等。流动场诱导高分子结晶的非平衡热力学相图和将来的研究方

向将分别在第四和第五部分介绍。 

1.2  粗粒化描述方式 

图 1.2 给出了高分子熔体在不同强度流动场作用下生成的典型晶体形态。从
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现象学角度，流场效果不仅体现在能极大地加速结晶速率，同时也能引起球晶向

高取向 shish-kebab 的形态转变。在静态条件下，高分子结晶通常为球晶形态（图

1.2a,d）[69]。当施加相对较弱的流场时，分子链会发生取向，其一方面导致成核

密度增加，另一方面会促使变形（椭圆）球晶生成，即球晶内部的片晶沿流场方

向择优取向（图 1.2b,e）。而在强流场作用下，分子链发生剧烈的拉伸变形，从而

产生高取向或者棒状晶核，比如 shish-kebab 结构（图 1.2c,f）等。简单通过熔体

固化后的表观晶体形态（球晶或取向晶体），我们可以将流动场诱导的初始晶核

粗略地划分为点状核和取向核两种形式。但是实际上，施加不同强度的流动场可

能导致非常复杂的形态转变。比如 Liu 等人在将交联聚乙烯（cross-linked PE）熔

体拉伸至应变为 3 的过程中观察到了四种不同晶核，分别被定义成非相关点核、

网络核、microshish 核以及 shish 核[70]。这里，我们主要关注流动场诱导的取向

核特别是 shish 的形成机制。 
 

 

图1.2  流动场诱导高分子结晶的典型晶体形态：（a）静态条件下的球晶；（b）弱流场条件下

的取向片晶；（c）强流场条件下的 shish-kebab 串晶[69]；（d-f）不同晶体形态分别对应的具

体结构（流场沿水平方向）。 

1.2.1  shish 形成的分子机制 

为了解释 shish-kebab 结构的形成原因，第一个重要问题是分子链如何发生

变形或者需要取向、拉伸到什么程度。如图 1.2f 所示，shish-kebab 结构是由中心

棒状纤维（shish）和周围外延生长的片晶（kebab）组成。基于 de Gennes 的理论

工作，Keller 等人提出的 CST 模型在近几十年研究中被广泛采用来说明 shish 的

形成过程[10]。通过精巧设计的双折射实验，Mackley 等人对聚合物稀溶液施加了

不同强度的拉伸流场，在超过某一临界应变速率时观察到了亮条纹信号的突然出
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现，并认为这种亮条纹是源于几乎完全伸直的高分子链[71]。这是 CST 发生在高

分子溶液体系中的一个实验证据，其中伸直链主要形成 shish，而其它仍处于自

由卷曲的分子链将沿着 shish 表面形成 kebab。由于熔体中的 shish-kebab 结构展

现出类似于溶液中的二元组分，Keller 等人进一步将 CST 模型扩展至聚合物熔

体。由于熔体中较长的分子链具有更长的松弛时间，因此被拉伸时需要更低的应

变速率。实验上，通过向短链熔体中添加少量长链也的确观察到有助于 shish-

kebab 结构的生成[52,72,73]，这似乎间接支持了 CST 也存在于熔体中的观点。 

但是，近期的一些流动场诱导结晶实验对 CST 发生在熔体中的设想提出了

质疑。结合原位 X 射线散射和拉伸流变实验技术，Yan 等人发现对聚乙烯（PE）

熔体施加应变超过临界值 1.57 时即可诱导 shish 生成，而该临界应变要远小于分

子链完全伸展时所需的应变[74]，由此否定了发生在整链尺度上的 CST。当进一步

添加少量超高分子量聚乙烯（UHMW-PE）长链到短链基质中时，发现 shish 生成

的临界应变会随着长链浓度的增加而减少，但其基本符合 UHMW-PE 长链网络

中相邻缠结点被充分拉伸时所需应变的 46%[75]。另外，Kimata 等人利用中子散

射研究发现剪切等规聚丙烯（iPP）熔体过程中短链也参与 shish 形成，长链主要

在流动场作用下主要起催化作用[27]。随后，这一观察进一步被 Zhao 等人设计的

拉伸含末端交联和自由短链的聚氧化乙烯（poly(ethylene oxide)，PEO）熔体实验

证明[76]。以上实验结果清晰地说明了熔体中 shish-kebab 结构的形成可能源于整

体链网络拉伸，而不是发生在单链尺度上 CST。尽管后来有研究者提出了妥协的

CST 模型，认为熔体中 CST 是发生在链段尺度上而非整个长链[42]，但是这已经

偏离了 de Gennes 提出的 CST 理论最初的物理本质，并且一直缺乏直接的实验证

据。 

事实上，在聚合物熔体中，CST 模型并不具备流体动力学物理基础。在稀溶

液中，de Gennes 提出的 CST 理论立足于强的流体动力学效应，这种效应源于高

分子链与溶剂小分子之间运动能力的差异性[77]。在 CST 发生的临界流动速率以

下，自由卷曲的高分子线团内部空间被外部流场所屏蔽，造成卷曲分子链及其内

部溶剂分子作为整体一起流动（图 1.3a）。对于非缠结聚合物稀溶液，此时 Zimm

链模型比较适合描述其分子动力学行为[78]。当流动速率超过发生 CST 的临界值

时，卷曲线团内部空间将开始暴露于外部流场，产生速度梯度并导致分子链发生

扭曲变形（图 1.3b）。由于这个过程能够快速反馈，因此整个分子链的 CST 在很

短时间内即可完成（图 1.3c）。在 CST 模型中，分子链只有自由卷曲（coil）和充

分伸展（stretch）两种状态，不存在稳定的中间链构象。借用 CST 理论解释稀溶

液中 shish-kebab 的形成是一个相对合理的观点，它给出了链构象（卷曲/伸直）

与二元晶体形态（kebab/shish）一一对应的关系。然而在缠结聚合物熔体中，所
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有分子链均展现出相似的运动行为，因此稀溶液中存在的流体动力学相互作用在

熔体中几乎可以忽略。在这种情况下，Zimm 模型不能够描述流场作用下的链动

力学过程，而基于管道模型的 Doi-Edwards（DE）理论看上去更适合[79]。简而言

之，聚合物熔体不具备 CST 发生的理论先决条件。 
 

 

图1.3  聚合物稀溶液中单链尺度上的 CST 过程：（a）低剪切速率下分子链处于自由卷曲状

态，其内部空间被外部流场屏蔽；（b）超过临界剪切速率，分子链内部不断暴露于外部流场，

分子链持续快速变形；（c）分子链达到完全伸展的状态。图中红色空心圆代表溶剂小分子，

虚线圈定范围是屏蔽了外部流场的分子链内部空间，箭头表示流场方向。 

与 CST 模型不同，研究者也提出了其他一些涉及缠结聚合物熔体非均匀流

动的模型来描述 shish 结构形成过程。比如，Kornfield 等人认为在施加流场过程

中会首先生成一些分散的点状核，与这些点状核前驱体相连或者吸附于其上的附

近分子链一端将被固定减速，另一端自由流动，从而造成更强的局部流场，使得

分子链被剧烈拉伸[80,81]。这种剧烈拉伸会进一步加速新的点核沿流场方向产生，

并且过程不断重复，最终导致条状 shish 的生成。而 Mykhaylyk 等人提出的模型

将这一过程简化，认为沿流场方向排布的点核会直接首尾相连组装成 shish 结构

[82]。更进一步，Cui等人提出了“ghost”自加速成核模型来解释拉伸等规聚丙烯（iPP）

熔体过程中 shish 形成的动力学过程[83]，他们认为初始点核的运动将创造出新的

表面，诱导沿运动轨迹上的二次成核，从而促进排核或 shish 生成。随后，Shen

等人采用两步剪切实验支持了“ghost”成核模型[28]，并发现初始点核的形态演化

（第一步剪切后）会对 shish-kebab 的形成（第二步剪切后）产生重要影响。另

外，在缠结聚合物溶液中，Murase 等人将 shish-kebab 的形成归因于流动场诱导

的相分离[84]。以上粗粒化或者形态学模型都试图描述 shish 形成的多步动力学过

程，反映了聚合物非均匀系统中的复杂性。 

尽管最终 shish 或排核结构在不同体系或流场条件下比较相似，但是它们的

形成动力学路径可能不同。分子链构象确是影响 shish 生成的一个重要因素，但

是 shish 成核并不是简单的单链或者链段水平上的构象变化，而是多链参与并重

排的一个相变过程。明显地，shish 形成取决于成核动力学和分子链变形二者之
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间的耦合与竞争，同时涉及其他流动场诱导高分结晶相关的结构演化。 

1.2.2  热力学观点 

从热力学角度，流动场诱导成核的发生需要满足吉布斯自由能关系
N LG G ， 

NG 、
LG 分别为初始熔体和终态晶核的吉布斯自由能，如图 1.4a 所示。根据基于

两相模型的 Turbull-Fischer 经典成核理论 [85] ，成核速率可通过公式

进行估算，式中
aG 和 *G 分别为临界核的扩

散活化能和成核位垒，k、T 和 C 分别为玻尔兹曼常数、温度和常数前因子。考

虑 折 叠 链 片 晶 核 模 型 [86] ， 静 态 条 件 下 的 成 核 位 垒 可 表 示 成
* 2 23 )2 / (o

q e m cG T H T      ，其中
e 和 分别为晶核侧表面和端表面比自由能， 

H 和 c 分别为晶体熔融焓和密度， o

mT 和 o

mT T T   分别为平衡熔点和过冷度。

图 1.4a 标出了过冷条件下熔体静态结晶的自由能图像。早期关于流动场诱导高

分子结晶的理论只是考虑了流动场驱动的链取向或者链拉伸，并且假设了静态和

流动场条件下生成的晶核具有相同的结构形态，如图 1.4b 所示。由于取向或者

拉伸使分子链具有更低的构象熵，因此可以定义出流动场条件下熔体自由能增加

量为 fT S ，其中 fS 是链变形导致的初始熔体熵减，随后流动场引起的成核位

垒变化可表示成 * *

f q fG G T S     。采用橡胶弹性理论中的统计学机制，Flory 提

出了热力学熵减模型（ERM）用于解释天然橡胶拉伸过程中的结晶行为[46,87,88]。

该模型主要考虑了拉伸导致初始链网络的熵变，其中施加拉伸变形和熵改变量之

间的关系可定量表示成 0.5 2( / 2)[(24 / ) ( 2 / α)]fS kN m       ，公式中 α 为拉

伸比，m 为每根网络链中单体单元个数，N 为网络链段数密度。随后，其他研究

者也发展了类似的网络拉伸模型来描述流动场诱导高分子结晶，主要不同之处在

于熵变的定量表达式上[89-91]。 

高分子熔体是一种瞬态的缠结网络，在流动场条件下展现出显著的链松弛行

为，这与永久交联的天然橡胶网络不同，因此在熔体中需要考虑应变速率的影响。

对此，Coppola 等人提出了微流变模型来描述稳态流场条件下缠结聚合物熔体的

结晶行为[57]。该模型采用 DE 理论和 IAA 机制来定义链动力学[92]，通过引入记

忆函数，体现出分子链松弛对总体链变形的影响，由此将初始熔体的熵减对应变

速率的依赖关系引入到经典成核理论。实际上，分子链松弛不仅在施加流动场过

程中发生，在熔体流动停止之后也存在。Tian 等人进一步将微流变模型拓展到对

熔体施加一步应变的情形中[93]，来理解高应变速率拉伸停止之后的成核过程，他

们发现停止拉伸 PEO 熔体后，链松弛会引起系统显著的熵增，进而导致成核密

度在结晶初期持续减少。 

原则上，流动场不仅能引起初始熔体熵减，同时也会诱导产生新的晶型或晶

体形态（比如 shish 等），从而改变终态自由能，但这些被流动场诱导高分子结晶

*exp( )exp( )aN C G kT G kT  
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的经典网络拉伸模型所忽略。近期，Liu 等人在对高度交联的聚乙烯熔体施加不

同温度的拉伸时，发现终态晶核的具体形式会对成核过程产生重要影响[39]。根据

X 射线衍射（WAXD）和散射（SAXS）原位结构检测结果，他们在应变-温度坐

标上定义了四种不同的终态晶体，分别为正交片晶（OLC）、正交 shish 晶（OSC）、

六方 shish 晶（HSC）和 shish 预有序体（OSP），如图 1.5 所示。拉伸诱导产生不

同晶体结构和形态的现象表明，经典网络拉伸模型中关于相同终态晶体的假设不

再成立。不同晶核的空间对称性差异必然会引起终态自由能的改变（主要表现为

焓变），而即使晶型一样，晶体的形状或形态差异性（如表面、厚度等）也会造

成终态自由能的偏差，它们反映在图 1.4c 中的 fNG 上。 
 

 

图1.4  高分子结晶过程中的吉布斯自由能图像：（a）静态结晶；（b）仅考虑链变形引起初始

熔体熵减的经典网络拉伸模型；（c）同时考虑初态熔体和终态晶体自由能变化的网络拉伸模

型。 

结合上述实验现象，尤其是成核临界应变对拉伸温度的依赖关系，Liu 等人

通过耦合流动场作用下初始熔体熵减和终态晶核自由能变化，发展了新的网络拉

伸模型（entropic reduction−energy change，ER-EC），表达式如下： 

2
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其中， (1)cT 和 ( )c iT  是拉伸比分别为 1 和 i 时对应的结晶温度， *l 是临界核

厚度，v是网络链数密度[39]。ER-EC 模型几乎考虑了所有可能影响到初始熔体（ i ）

和终态晶体自由能（ e 、 H 、 *l ）变化的因素，能够解释除了中间有序结构之

外的大部分流动场诱导高分子结晶实验现象。流动场对成核速率的加速效果体现

在初始熔体熵减和终态晶核自由能变化上，而新晶型的生成主要反映在焓变 H

上，晶体形态的变化则可通过σe 和
*l 两个参量进行表征。根据 ER-EC 模型，OLC、

OSC、HSC 对应的临界晶核厚度经估算分别为 10、100、500 纳米量级。因此，

单纯从晶核厚度的变化上看，片晶核（ *l 小）向 shish 核（ *l 大）转变是一个很

自然的过程，并不需要有关于链构象信息的假设。这里需要强调的是，ER-EC 模

型仍然是基于经典成核理论的两相模型，没有考虑可能存在的中间有序体，比如
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非晶预有序结构等，而这些中间有序体将会改变图 1.4 中熔体到晶体的自由能图

像，使得流动场诱导高分子结晶的研究显得更加复杂化。 

 

 

图1.5  单轴拉伸交联聚乙烯熔体过程中应变（α）-温度（T）空间上的结构演化。宽角 X 射

线衍射（WAXD）表征了结晶晶型，小角 X 射线散射（SAXS）表征了结晶形态，样品拉伸

（FD）沿水平方向[39]。 

再者，关注终态晶体自由能差异能帮助我们理解甚至调控流动场诱导结晶在

三维空间上的晶体取向。在对天然橡胶施加单轴受限拉伸时，Zhou 等人发现了

多晶体的近似单晶取向（图 1.6）[94]，晶体 c 轴和 a 轴分别沿着拉伸和受限方向，

这与普通自由单轴拉伸实验不同，即仅有 c 轴沿拉伸方向取向。随后的分子动力

学模拟结果表明，当相同应力沿不同方向施加到晶体上时，晶体 a 轴沿受限方向

取向将会带来更低的自由能，这就是 a 轴沿受限方向取向而不是 b 轴的主要原

因。该实验证明了通过设计特殊多维流场实现多晶体的单晶取向在技术上的可行

性。如果将多晶体的单晶取向调控应用到其他聚合物中，对于我们制造功能化的

结晶性高分子材料具有重要意义，比如材料具备出色的光学、力学、电学等各项

异性。 

 

图1.6  天然橡胶单轴拉伸时多晶体的单晶取向示意图。黄色立方体代表晶核或晶粒，a、b、
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c 分别表示不同的晶轴。 

1.3  流动场诱导中间有序结构 

以上关于流动场诱导高分子结晶的热力学处理是基于经典成核理论的两相

模型，高分子链被粗粒化成以 Kuhn 长度为基本组成单元。然而，流动场诱导结

晶可能是一个多步骤、精确分子排列的过程，涉及到链内构象、链间取向以及密

度等不同尺度的结构转变[95-97]，它们直接与高分子链的多尺度特性相关联。在本

部分的论述中，我们将首先介绍可能存在于初始熔体和终态晶体之间的中间有序

结构，随后进一步讨论它们在结晶过程中的耦合关系。 

1.3.1  构象有序 

单链构象有序对于生物高分子材料的功能性表达具有重要作用，比如 DNA

分子的螺旋化转变（CHT）[98-100]，它很早就被研究者所关注。关于 CHT 的理论

描述最早可以追溯到 Zimm-Bragg 模型[101]，该模型假设了分子链只有两种可能

的构象状态，即自由卷曲和螺旋态。通过忽略这两种状态的混合熵，分子链被假

定成一种双嵌段聚合物，包含自由卷曲和螺旋两个部分。因此单链自由能可表示

成 Δ 2Δch t coilF N F f F   ，式中 N 是长度为 a 的单体单元个数，  是螺旋的含

量，Δf 是两嵌段界面处单体相比于纯螺旋态单体的自由能增加量， 是卷曲部分

的自由能。 coilF 可以通过高斯链的近似无规行走进行推导，表达式为

   
2 23 / [2 1 ]coilF R aN Na     ，式中 R 是整链的末端距， 是一个常数因子，

表征了形成螺旋时引起的有效链长的减小，因此它是由螺旋类型有关[102]。从以

上的理论描述中可以预测，从卷曲到螺旋的构象转变对流动场作用下发生的分子

链取向或者拉伸比较敏感（如图 1.7 所示），原因是外场功不仅能直接增大 R，同

时也会引起 chF 增加，这些将导致总体螺旋含量的变化。流动场诱导 CHT 已经在

天然生物高分子体系中广泛报道，比如 DNA、肌动蛋白纤维以及其他多肽链等

[99,103]。 
 

 

图1.7  流动场诱导单链 coil-helix 转变（CHT）。 

流动场诱导链构象有序被证明同样存在于许多合成的结晶性高分子材料中，

比如 iPP[23,64]、iPS[104]中的 CHT，PE[105,106]、PET[107]中的 gauche−trans 转变等。
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聚合物链段需要具备一定程度上的构象有序才能排入晶格中，比如 PE-正交晶中

链段采取全 trans 构象和 iPP-α 晶中为 3/1 螺旋构象。对于弄清结晶开始之前的

链构象变化信息，红外（IR）和拉曼（Raman）光谱是两种有效的表征手段，正

如Snyder[108]和Zhu[109]等人通过计算和实验证实了不同螺旋长度或者局部环境将

将导致 iPP 链段呈现不同的构象吸收峰。对于 iPP 而言，红外吸收峰 940、1220、

1167、1303、1330、841、998、900、808、1100 和 973 cm-1 分别对应链段构象有

序度从高到低，其中 1220、841、998 和 1100 cm−1 分别代表了包含 14、12、10

和 6 个单体单元的螺旋生成。Geng 等人采用傅里叶红外光谱原位跟踪了 iPP 熔

体在剪切条件下的链构象变化[64]，发现 1100 和 998 cm−1 吸收峰（短螺旋）强度

在剪切过程中有一个突然的增加（图 1.8）。但是当剪切停止之后，它们则逐渐

减小，同时伴随着 841 cm−1 吸收峰（长螺旋）的增强，这种现象暗示了剪切停止

之后，可能存在短螺旋向长螺旋的转变。而整个过程中 1220 cm−1 吸收峰（晶体）

的缺失表明流动场诱导 CHT 的发生并不依赖于晶体。类似地，Yamamoto 进行

的分子动力学模拟证明快速的单轴拉伸也能诱导无定型 iPP 分子链发生螺旋化

转变，从而加速结晶过程[110]。这些实验和模拟证据表明流动场诱导高分子结晶

是一个多步骤的过程，不仅涉及原子周期性排列，同时还有链段构象有序等。紧

接着，下一个问题就是流动场诱导的链构象有序与成核之间的关系。 
 

 

图1.8  iPP 熔体经历 170 oC 的剪切变形（180 mm3/s）后，其 1220、1100、998 和 841 cm−1

红外吸收峰强度随等温时间的变化[64]。 

1.3.2  密度涨落 

除了链段尺度上的构象有序，一些实验研究发现小角 X 射线散射（SAXS）

观察到的密度涨落信号要早于宽角 X 射线衍射（WAXD）的晶体信号[111-113]，这

表明熔体密度涨落早于晶体出现。对于流动场诱导高分子结晶而言，主要有两种
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密度涨落形式。一种是沿赤道方向（垂直于链变形方向）的 SAXS 条纹信号[24,39]，

反映了棒状纤维聚集体的生成，它具有比周围熔体更高的密度，同时沿流场方向

取向。另一种是沿子午线方向（平行于链变形方向）处于一定散射矢量范围内的

信号，说明发生了沿流场方向的密度涨落[114]。第一种情况通常涉及非晶 shish 结

构的形成，而第二种则被认为与液液相分离有关。无论是哪种形式的密度涨落，

可以判定在无定型熔体转变成有序晶体过程中，部分链段可能聚集成具有一定有

序度的中间结构，而这种中间有序结构表现出比熔体更高的密度。 

1.3.3  Isotropic−Nematic 转变 

当高分子链上出现螺旋等有序构象时，它们将在成核过程中展现出部分刚性

链段的行为，尽管本质上仍然是柔性链。这些构象有序的链段可能成为基本组成

单元，进一步促进介于自由溶体和有序晶体之间的中间有序结构生成，比如导致

Isotropic−Nematic 转变。在 Isotropic−Nematic 转变的理论中[115,116]，有序链段或

刚性链段长度 (l) 的增加将导致其排除体积 (
exclV ) 增大，满足关系式

22exclV bl sin ，式中 θ 表示相邻刚性链段之间的夹角，b 为刚性链段的横截面

积。一旦 l 超过某一临界值时，刚性链段会自发地进行平行排列（即 θ 减小），

以减小自身排除体积和系统吉布斯自由能，从而导致 Nematic 相的出现。对于 iPP

熔体，红外光谱中 841 cm−1 构象吸收峰对应的是具有 12 个单体长度的螺旋。由

理论计算可知，iPP 发生 Isotropic−Nematic 转变需要的临界螺旋长度大约含 11 个

单体。因此在图 1.8 中，841 cm−1 构象吸收峰早于 1220 cm-1 晶体峰出现可能表明

发生了 Isotropic−Nematic 转变。需要注意的是，流动场施加过程中也可能直接诱

导 Isotropic−Nematic 转变，之前论述的 SAXS 信号早于 WAXD 晶体信号出现可

能归因于 Nematic 有序体的生成。 

1.3.4  记忆效应表征的中间有序体 

以上研究试图找到直接的实验证据，来说明在初态熔体和终态晶体之间存在

中间有序结构。从另一方面，对熔体记忆效应的研究也能间接反映出可能的中间

态，尽管目前还难以明确地表征出它们的具体结构[18,30,117-120]。通过冷却含有这些

中间有序态结构的熔体并分析相应的结晶动力学或者晶体形态演化，我们能在一

定程度上获取与它们相关的一些特性，比如存活时间、密度分布以及取向等。

Cavallo 等人在 iPP 熔体结晶实验中发现，中间有序态结构在高温保持时会逐渐

熔融松弛，从而失去对结晶的记忆效应，以此表征其热稳定性[121]。为了描述记

忆效应对成核的贡献，Ziabicki 等人根据多维晶体成核理论提出了一个简单的非

平衡模型[122]，随后 Roozemond 等人又对其进行了修正和扩展[123,124]。在该模型

中，流动场被认为不仅能改变中间有序体的临界尺寸，同时也能决定其尺寸分布，
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进而影响最终的晶体成核密度。Su 等人利用同步辐射微焦点 X 射线衍射（高强

度、高空间分辨）研究了剪切诱导 iPP 熔体结晶动力学[125]，发现熔体在经历不

同温度的高温剪切后，降至同一低温时会表现出不同的成核速率，如图 1.9 所示。

尽管 170 和 175 oC 下高温剪切过程中 WAXD 没有观察到晶体信号，但是随后降

温至 138 oC，能观察到柱状晶体生成，并且相比于 180 oC 剪切的熔体具有更快

的成核动力学，说明剪切的确诱导生成一些有序结构。另外，比较有意思的是 175 

oC 剪切的熔体在降温至 138 oC 等温结晶过程中，存在一个明显的诱导期，说明

175 oC 下剪切诱导的有序结构是一种非晶预有序体，这是因为如果它们是晶核的

话，低温时将直接观察到晶体生长过程，几乎没有诱导期存在。因此，尽管研究

记忆效应是一种间接的方法，但是它也能在一定程度上证明流动场诱导中间有序

体的存在。 
 

 

图1.9  纤维表面附近的 iPP 熔体经历不同温度下的高温剪切后，降温至 138oC 时结晶度随

等温时间的变化。字母 S 下角标第一个数字表示剪切温度，第二个数字表示结晶温度[125]。 

1.3.5  不同尺度中间有序体的耦合 

可以预见，聚合物熔体向晶体转变是一个不同尺度或维度的中间有序结构相

互耦合的过程，然而目前尚缺乏足够的实验证据来证明耦合是如何发生的。结合

拉伸流变、原位 SAXS 和 WAXD 测试技术，Cui 等人发现在拉伸诱导 iPP 结晶

过程中，中间有序体的生成对温度表现出弱依赖性，不同温度下拉伸几乎对应相

同的结构生成临界应变 2.83，表明了应变控制的机制[126]。通过引入 CHT 和

Isotropic−Nematic 转变理论，他们提出了一个 coil→helix→precursor→crystal 的

多步骤流动场诱导结晶模型来解释中间有序体形成的应变控制机制，如图 1.10 所

示。其中，前面提到的傅里叶红外光谱测试（图 1.8）支持了 iPP 熔体在结晶之
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前发生 CHT。在高分子溶液或混合物中，研究者曾提出应力-浓度涨落模型来解

释流动场诱导相分离的发生[113,127,128]。与之相类似，我们推测应力-构象/取向-密

度耦合可能发生在流动场诱导高分子结晶过程中。尽管单个有序化过程的热力学

理论已经被构建出，比如 CHT[100]、Isotropic−Nematic 转变[115,116]以及构象-密度

耦合[49]等，但是耦合所有这些过程的理论工作尚未开展，而这可能是揭示流动场

诱导高分子结晶分子机制的关键。 
 

 

图1.10  流动场诱导 iPP 结晶中涉及不同尺度的有序化过程[126]。 

1.4  非平衡形态和结构相图 

流动场作用下，结构演变是一个典型的非平衡过程，流动场对结晶相变的推

动作用远远大于单纯的热涨落。因此，在流场参数空间上建立流动场诱导高分子

结晶非平衡热力学相图，对于描述其非平衡动力学路径而言十分重要。其他体系

中已经构建的非平衡相图通常将流场强度（应力或应变速率）和温度作为变量，

描述其对相变行为的影响，比如胶体粒子的 jamming 相图[129]、表面活性剂的结

晶相图[130]等。对高分子熔体而言，施加流动场已经被证明能够产生新的结晶相

（如 iPP 的 β 晶[38]、PE 的六方相[39]等）和新的动力学路径（如中间相或介晶相

[66]），表明流动场的作用效果不仅限于 ERM 模型描述的加速结晶动力学。此外，

随着流动场强度增加，球晶、取向片晶、shish-kebab 等不同晶体形态可能依次出

现，从而赋予材料不同的力学性能。就这方面而言，建立流动场诱导结晶相图对

于预测和调控流场效应、优化高分子材料加工过程具有重要意义。 

1.4.1  形态相图 

基于 Meerveld 等人关于流动场诱导高分子结晶的流变学定义[131]，Housmans

等人系统地构建了四个不同的流场区域[132]，用于阐明流场参数（剪切速率 ，剪

切时间
st 和剪切应变 γ）和分子参数（reptation 松弛时间 rep 和 Rouse 松弛时间
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s ）对结晶动力学（ t / Qt ，流动场作用下的半结晶时间与静态条件下的半结晶时

间之比）和晶体形态的影响，如图 1.11 所示。魏森贝格数
iW  常用来定义链

取向（
irep repW  ）或链拉伸（

is sW  ）程度。在区域 I（ 1irepW  ， 1isW  ），

分子链在极弱的流场下基本不发生取向或拉伸，因此材料的结晶行为也基本不受

影响，与静态结晶一样（ t / 1Qt  ，球晶）。进入区域 II（ 1irepW  ， 1isW  ），

分子链发生取向，生成变形或者更密的球晶，同时结晶速率也加快，主要源于初

始成核点密度的增加。当增加流场强度到区域 III（ 1irepW  ， 1isW  ）时，分子

链开始表现出链拉伸而非简单链取向，但是此时由于应变过小，分子链仍保持高

斯构象。相比于区域 III，区域 IV 中分子链被强烈拉伸并偏离了高斯构象，最终

导致高取向结构产生，比如 shish-kebab 等。需要强调的是， irepW 和
isW 仅仅是对

能否达到相应相区剪切速率上的要求，足够的剪切时间对于实现链拉伸也是必要

的。因此区域 III 向 IV 的转变，也就是 shish-kebab 的形成需要一个临界应变

*( )T 。另外需要注意的是，图 1.11 中形态相图仅仅适合短期剪切的情况。如果

区域 II 中晶核或者晶体在剪切过程中提前出现，那么它们将作为物理交联点改

变材料的流变特性，导致系统松弛时间和魏森贝格数增加，从而造成流动场从区

域 II 转变到区域 III/IV。正如第二部分中论证的，早期出现的晶核或者预有序体

可能放大局部流场，引起 shish 或者排核的形成。这种剪切过程中由于成核或者

结晶引起的流场自增强效应已经被 Zuidema[50]和 Peters[133]等人模拟或者实验证

实。 
 

 

图1.11  流动场诱导高分子结晶形态相图[132]。 

1.4.2  结构相图 

结合拉伸流变和原位 WAXD/SAXS 测试，Liu 等人在应变和温度参数空间
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上尝试构建了交联聚乙烯熔体结构相图[39,134]，如图 1.12 所示。由于交联样品具

有近似无限长的链松弛时间，所以应变速率 0.02 s-1 对应着 1isW ，即应变越大

代表链取向或者拉伸越强。相图涉及三种不同的相：熔体（L）、非晶 shish（P，

暂且假设成一种热力学相）和晶体（C）。当拉伸温度低于 130 oC 时，能直接观

察到 L-C 转变。可能原因是在低温条件下，点状晶核形成动力学更快，在进入 P

相区之前样品就发生了结晶。当温度高于 130 oC 时，热波动或者过冷度驱动成

核受到一定抑制，外加流场对结晶过程起着决定性的作用，从而形成非平衡的 L-

P-C 结构转变路径。Balzano 等人在 142 oC 高速剪切 PE 熔体中也观察到了涉及

P 相形成的类似实验现象[24]。通过进一步作热力学参数估算，P 相被证明对随后

P-C 转变和整个流动场诱导 PE 结晶起着至关重要的作用。 
 

 

图1.12  流动场诱导交联聚乙烯熔体应变-温度结晶相图（拉伸速率为 0.02 s-1），相界表示不

同温度下拉伸时开始出现 SAXS 或 WAXD 结构信号的临界应变[39]。 

1.5  将来的研究方向 

1.5.1  流动场诱导结晶的分子机制 

鉴于高分子链结构的多尺度特性，流动场诱导高分子结晶是一个多有序体相

互耦合的过程，涉及链内构象、链间取向和密度等不同尺度有序，它们可以被定

义成基本的序参量来描述结晶过程。完整而又具体的分子机制理应能够描述这些

有序化过程如何发生、如何相互耦合直至最终成核。对高分子熔体施加流场作用，

分子链变形可能首先导致链内构象有序（比如 CHT 或者 gauche-trans 转变等），

正如前面提到的傅里叶红外光谱-流变实验[23,64]。借用 Olmsted 等人提出的链内

构象有序与密度耦合的观点[49]，并以构象有序作为中间过渡，流动场诱导高分子
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结晶可能会发生应力与密度耦合。另外，流动场诱导取向也是一个重要概念，但

是取向-密度耦合在过去的研究中几乎没有被关注，它可能对结晶相变也有重要

贡献，这在 Carton 和 Leibler 工作中略有涉及[135]。因此，应力-构象/取向-密度耦

合可能反映了流动场诱导高分子结晶的非平衡特性，这区别于平衡态相行为，需

要将来更加深入的理论工作。 

1.5.2  流动场诱导结晶的非平衡相图 

尽管过去数十年积累了大量实验现象，但是仍缺乏系统而又完整的关于流动

场诱导高分子结晶的非平衡热力学相图。介于熔体和晶体之间的预有序体或者中

间有序结构是一种动力学状态还是热力学相？不同有序体何时出现、如何竞争或

耦合？所有这些问题目前仍没有答案，制约着我们进一步发展流动场诱导高分子

结晶的非平衡热力学模型。因此，在不同高分子体系中创建非平衡热力学相图显

得十分必要且关键。除了从无序熔体到有序晶体转变的结晶相图，也需要建立流

动场作用下逆向的熔融相图，可以预见它们对实际的工业加工过程具有重要指导

意义。 

1.5.3  超快 X 射线散射和流变方法学 

结合流变学测试和原位结构检测是研究高分子结晶相变对流场参数依赖关

系的有效手段。近期发展的超快 X 射线散射技术具备亚毫秒时间分辨能力，有

助于捕捉可能存在的瞬态中间有序结构，同时也使得研究超高速流动场作用下远

离平衡态的高分子相变行为成为可能（涉及更为复杂的相变过程）。类似于用应

力和温度两个参数来描述复杂流体的非平衡相行为[129,136]，应力也可作为一种非

平衡变量来描述高分子体系的结晶相变，主要原因是它直接反映了链变形程度，

集合了应变和应变速率的效果。因此，高分子材料在流动场作用下真实的应力响

应需要与结构演化进行关联，这对于理解材料非平衡结晶相变机制而言很重要。

简而言之，我们需要发展一种实验方法，既能精确大范围地调控流动场参数、实

现流变学测试，同时也能与超快 X 射线散射技术联用实现结构演化的在线检测

[137,138]。 

1.5.4  非平衡分子动力学模拟 

分子动力学模拟可以为高分子结晶相变的研究提供更多细节，实现在原子尺

度上定量表征分子链变形、链内构象、链间取向和密度变化等。目前的非平衡分

子动力学模拟已经重现了实际实验中观察到的部分现象，比如流动场对结晶动力

学的加速效应[35,53]、shish 核的生长、长短链分布对结晶的影响[73]等。尽管过去

十年中计算机模拟取得了巨大进步[54,139]，但是利用计算机模拟揭示真实的结晶
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相变过程仍有很长的路要走，特别是在描述流动场诱导中间有序体生成和不同晶

型转变方面。 

1.6  小结 

高分子结晶是一种从链构象无序向有序转变的过程，极易受外加流场影响和

调控。由于高分子链的多尺度特性，流动场诱导高分子结晶通常涉及不同尺度的

中间有序体生成，这些中间有序体发生相互耦合，共同促进晶体成核。在远离平

衡条件下，热波动或过冷度不再是结晶发生的主要驱动力，而外加流场对相变起

决定性作用，其对应的非平衡相行为也较为复杂。本绪论主要关注了流动场诱导

高分子结晶的分子机制和相应的非平衡特性，总结和回顾过去工作的同时，对将

来的研究进行了展望，可以总结为以下三个方面。首先，建立初始熔体的粗粒化

描述方式与终态晶体的精确分子排列之间的联系。其次，将链内构象、链间取向

和密度涨落等中间结构演化引入到从熔体到晶体的结晶相变中，同时明确不同尺

度有序化之间的相互耦合关系。最后，构建流动场诱导高分子结晶的非平衡热力

学相图，为精确调控高分子材料的工业加工过程提供指导。 

1.7  本论文的研究内容和意义 

高分子材料工业加工通常涉及高速、大应变的远离平衡态条件，此时应力或

者应变主导结晶相变，而依赖于温度和热涨落的成核和生长过程被削弱。受限于

样品装置和结构测试技术，过去的研究更多地关注低速、小应变或应力松弛之后

的结构演化，这实际上并没有达到真正意义上的远离平衡，限制了我们对流动场

诱导高分子结晶非平衡物理特性的理解。针对模型研究与工业加工的脱节，本论

文一方面在研究技术上开展工作，包括研制立式小角 X 射线散射装置和发展超

快 X 射线散射-拉伸流变实验方法。另一方面关注流动场施加过程中以及停止后

初期阶段的链构象和结构转变，包括结晶的动力学路径、不同相之间的热力学稳

定性和动力学竞争等，最终将结构或形态转变以温度-流场强度二维相图的形式

展现出来。具体开展的工作如下： 

（1）为实现在线研究高分子材料在工业加工环境下的结构演变行为，研制

了一台立式布局的小角 X 射线散射装置。立式布局可以为样品操作提供开放自

由的空间，便于与大型的高分子材料加工设备联用。采用特殊设计的地基池子和

塔形钢结构（竖直跨度约 12 m）安装 X 射线光源、狭缝准直系统、真空散射光

路和 X 射线探测器等，确保了系统工作的高精度、高稳定性以及抗干扰能力。该

装置可实现的最大结构测试尺度为 420 nm，满足从片晶到微孔的检测需求。 

（2）设计了两步拉伸实验方案，研究流动场诱导高分子结晶早期阶段发生
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的取向链松弛、晶体成核和生长等过程。通过分析样品结晶动力学、晶体取向参

数和机械应力响应等对两步拉伸间隔时间的依赖关系，我们将过冷熔体经历一步

变形后的结构演化定义为三个阶段，对应着取向链网络向晶体网络转变的动力学

过程。 

（3）将同步辐射时间分辨小角、宽角 X 射线散射与拉伸流变技术联用，在

温度-应力参数空间上构建了流动场诱导聚乙烯的非平衡结晶和熔融相图。相图

包含四个相区，分别为熔体、非晶δ相、六方晶和正交晶，其中非晶 δ 相被证明

是一种热力学相而不是动力学状态。不同相之间存在热力学稳定性和动力学竞争

交互作用，导致了丰富的结晶/熔融动力学路径和多样化的终态结构。温度-应力

非平衡相图在本质上区别于温度-压力平衡相图，对聚乙烯材料工业加工具有重

要指导意义。 

（4）采用超快小角和宽角 X 射线散射对流动场诱导聚 1-丁烯的结构与形态

转变进行研究。通过比较 Form II 和 Form III 晶体在不同实验条件下的含量，发

现二者之间存在明显的动力学竞争，强流场更有利于生成具有高熵和低结构有序

度的 Form III。在晶体形态方面，升高拉伸温度会导致网络向 shish 转变。因此，

我们在应变速率和温度参数空间上分别构建了聚 1-丁烯的非平衡结构和形态相

图，它们对于优化聚 1-丁烯材料的工业加工具有指导意义。   
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  立式小角 X 射线散射装置的研制 

2.1  引言 

小角 X 射线散射（SAXS）技术是研究材料从纳米到亚微米尺度结构信息的

重要手段。当 X 射线穿透固体或者溶液样品时，其内部的电子密度涨落将引起 X

射线发生特征散射，散射信号直接反映了微观结构的尺寸、含量以及其空间分布

等[1-5]。由于不需要复杂的样品预处理以及非接触、近似无损的测试方式，在原位

结构检测方面，SAXS 与其他结构表征手段相比具有难以比拟的优势[6,7]。伴随科

技的进步，SAXS 技术在以下两个方面取得重要突破，一是实现更大尺度上微米

级别的超小角结构检测（USAXS）[8,9]，二是时间分辨达毫秒量级[10,11]。这些技

术上的进步极大地拓展了 SAXS 的实验测试能力，并能够对复杂外场条件下瞬态

的结构转变动力学进行原位跟踪[12,13]。 

通常的水平布局小角 X 射线散射系统（H-SAXS）可以很方便地观察静态样

品。然而在原位结构检测方面，H-SAXS 在某些特殊条件下难以胜任，比如液液

或液气界面上纳米粒子的自组装、乳胶液滴的干燥过程以及其他受到重力影响的

实验。因此，发展立式布局的小角 X 射线散射系统（V-SASX）显得尤为必要，

它可以提供垂直于地面的竖直方向入射光。再者，作为对常规 H-SAXS 的补充，

V-SAXS 也为实验样品测试提供了另外一个可供选择的方案。比如，大尺寸的高

分子薄膜拉伸装置沿水平方向放置（薄膜法线方向竖直）比竖直放置（薄膜法线

方向水平）更方便且易操作，因此 V-SAXS 检测具有空间布局上的优势。 

SAXS 系统一般需要占据较大的安装空间（长度超过 3m），立式布局 SAXS

面临的最大挑战是如何保证系统的机械稳定性以及如何实现系统的易操作性和

可维护性。机械不稳定比如过大的震动等，将会对实验测试的精度产生影响。近

期，已有少量商品化的立式布局 X 射线散射/衍射仪投入市场，比如 Bruker 公司

推出的型号为 N8 HORIZONTM 的 V-SAXS。然而，这些仪器受室内安装空间的

限制，只能检测小尺度结构并且具有相对窄的样品台，难以与中大型实验设备联

用进行原位结构跟踪。依托于高亮度同步辐射 X 射线光源，DESY/Petra III 实验

中心研制了一套立式布局的流变/SAXS 联用系统，主要用于研究复杂流体或者软

物质在剪切外场条件下的结构相变行为，其利用单晶反射的原理将同步辐射水平

出射光转变为竖直光[14-16]。然而，特殊设计的流变/SAXS 联用样品台很难安装其

他在线样品装置，同时样品到探测器距离最大为 3 m，也难以检测大尺度结构（比

如亚微米）。 

本章将介绍一种实验室自制的立式布局 X 射线散射系统。该系统对应的最
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大样品到探测器距离为 7 m，可实现实空间上最大的结构检测尺度为 420 nm，即

接近 USAXS 的测试范围。研制该系统的目的是为高分子产品工业加工提供在线

结构检测平台，比如高分子熔体挤出、纺丝、单/双向薄膜拉伸等。 

2.2  装置设计与描述 

 

 

图2.1  V-SAXS 系统的三维模型图。 

本次研制的 V-SAXS 系统所使用的 X 射线光源、真空准直狭缝和 X 射线探

测器等均为商用仪器，采购于法国 Xenocs 公司。它们的默认安装方向均为水平，

为满足立式布局需要，我们通过合理地设计支撑平台，将安装方式由水平变为竖

直。图 2.1 给出了 V-SAXS 系统的三维模型图，其主要空间包括 9m 高的塔形钢

结构和 3m 深的地基池子（图 2.2a），用于安装和支撑六个独立的子系统，分别为

X 射线光源、狭缝准直系统、样品区、真空光路（散射光路）、X 射线探测器以

及机械驱动单元，每一个子系统及其功能元件组成将在接下来一一详细介绍。图

2.2b 展示了研制完成之后的 V-SAXS 系统实物照片，包括 X 射线光源、样品区、

真空光路和探测器四个部分，由于整个系统占据了过大的空间 4 m×4 m×12 m
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（高），所以一些细节被忽略。 
 

 

图2.2  （a）V-SAXS 系统的空间布局、尺寸。（b）研制完成之后，V-SAXS 系统的实物照

片，包括 X 射线光源、样品区、真空光路和探测器四个部分。 

2.2.1  X射线光源和狭缝准直系统 

如图 2.1 所示，X 射线光源安装于地基池子底部。光源型号为 Genix3D Cu，

由 Xenocs 公司生产，其出射 X 射线波长是 1.54 Å，功率 30 W，工作电压 50 kV、

电流 0.6 mA。其内置三维多层抛物面聚焦镜能够提供高度平行的出射光束，使

得光斑发散度低于 0.4 mrad，其他相关技术参数参见图 2.3。X 射线光源的安装

精度将极大影响系统光路的准直性，根据计算，光源位置垂直偏差 2o 将造成光

斑完全偏离出探测器。因此，光源支撑采用四根直径为 20 mm 的半螺纹杆，可

实现对光源出射光角度的微调。X 射线从光源出射后直接进入狭缝准直系统，以

对光斑形状、大小或者强度进行调整。狭缝准直系统包含了两个独立的无散射狭

缝以及连接它们的铝制真空管。无散射狭缝是由四个独立的单晶 Si/Brass 刀口组

成，步进电机分别控制各刀口移动（行程±12 mm），确保了光斑形状尺寸的连续

可调。另外，考虑到不同尺度检测（或样品到探测器距离）对样品入射光发散度

和强度的不同要求，两狭缝间距可在 1.2 m 和 2.4 m 自由切换。地基池子中安装

有一个垂直大量程的电控位移台，用来支撑/驱动光源和狭缝 S1 沿两竖直导轨

（直径 89 mm）上下移动，实现狭缝 S1 和 S2 间距的改变，其中狭缝 S2 固定在
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地面上方的光学平台上。需要指出的是，整个地基池子尺寸为 2 m（长）×1.2 m

（宽）×3 m（高）,可容纳 2-3 人同时操作，其周围由 50 cm 厚的钢筋混泥土浇筑

而成，而内壁是 6 mm 厚的防锈金属隔板。地基具备防震、防水、防潮的功能，

为 X 射线光源和狭缝准直系统提供了安全稳定的工作环境。 
 

 

图2.3  微聚焦 X 射线光源（Genix3D Cu）主要技术参数[17]。 

2.2.2  样品放置区 

样品放置区位于狭缝准直系统和真空散射光路之间。为了实现与各种大、中、

小型实验仪器联用进行在线结构检测，设计了足够大的样品区空间，其可利用尺

寸为 5 m（长）×3 m（宽）×2 m（高）。同时，样品区上方的真空散射光路入口

为特殊设计的铝制梯形真空管，目的是为其他可能的光学检测提供安装或者测试

空间，比如宽角 X 射线衍射（WAXD）、小角激光散射（SALS）以及量子激光红

外（QCL）等。为了减少空气背景散射，暴露在空气中的光程需尽可能缩短，在

保证不影响实验装置安装和实验操作的前提下，这主要是通过增加狭缝 S2 上部

出射管或者真空光路下方入射梯形管管长来实现。 

2.2.3  真空散射光路 

X 射线入射光穿透样品时，发生散射，散射光随后进入铝制真光管道传播，

直至抵达 X 射线探测器。铝制真光管道质量相对较轻，两端分别由厚度为 50 μm

（小口端）、225 μm（大口端）的聚酰亚胺（Kapton）薄膜密封。为了扩展散射

矢量 q 的测试范围，我们准备了多个不同长度的真空管道，彼此法兰连接，可进

行不同方式的自由组合，从而改变样品到探测器距离。该系统能够实现的最大样

品到探测器距离接近 7 m。真空管道底部通过波纹管连接有一个机械真空泵
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（E2M18），可维持真空管最大真空度为 6×10-3 mbar。管道顶部和底部分别装有

真空计，通过网线与读数器连接实时监控系统的真空状态。除此之外，管道顶部

还安装有特殊设计的真空 Beam-stop 系统，其位于顶部大口端 Kapton 膜以下。

Beam-stop 选用厚度为 2 mm 的铅块，形状尺寸可按照需求设计（如圆形、直径

5 mm），其作用是一方面阻止高亮度直通光直接打到探测器，从而影响探测器使

用寿命，另一方面是减弱真空管道顶端 Kapton 膜引起的背景散射。 

2.2.4  X射线探测器 

X 射线探测器型号为 Pilatus 300K，像素点个数为 487×619，单个像素点尺

寸是 172×172 μm2，其有效探测面积为 83.8×106.5 mm2，可实现最高时间分辨为

50 ms，其他技术参数如表 2.1 所示。当需要调整 V-SASX 系统的样品到探测器

距离时，要求探测器能够沿竖直方向改变位置。为方便起见，我们设计和加工了

一个高度可调的运动平台，用来安装 X 射线探测器及与其相关的所有附件，比

如循环水冷却系统（Huber Minichiller）、二维电动位移台等。在塔形钢结构顶部

固定有一个电动葫芦起重机，其最大承载量为 2 吨，担当系统的驱动单元，实现

探测器平台沿四个竖直导轨（直径 89 mm）的上下位置移动，再者它也可以协助

更换真空管道的工作。一旦探测器达到预设高度时，四个特殊设计的哈夫块将分

别牢牢锁紧至四根导轨上，使得探测器平台被稳稳地固定至相应位置。真空管道

顶端的 Kapton 膜尺寸或者管道的横截面积实际上要大于探测器感光面积，为扩

大检测角度或者 q 值范围，我们将探测器固定至龙门式二维电动位移台上。该位

移台能够实现探测器沿 X 和 Y 方向行程均为±150 mm 的水平移动。 
 

表 2.1  X射线探测器（Pilatus 300K）的主要技术参数。 

Classification Data 

Number of modules 1 × 3 = 3 

Sensor Reverse-biased silicon diode array 

Pixel size  172 × 172 μm2 

Module size  83.8 × 33.5 mm2 

Format  487 × 619 = 301,453 pixels 

Area  83.8 × 106.5 mm2 

Intermodule gap  17 pixels = 2.924 mm 

Counting rate per pixel  > 2 × 106 X-ray/sec 

Energy range  4.5 – 36 keV 

Readout time 7 ms 

Framing rate  20 Hz 

External trigger/gate  5 V TTL 

Cooling Closed circuit water cooling unit (23 oC) 

Power consumption 30 W 

Dimensions (W x H x D) 160 × 194 × 262 mm3 

Weight 7.5 kg 
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除了地基池子中的 X 射线光源和狭缝准直系统之外，其他所有功能组件均

安装在地面上方的塔形钢结构上，从下往上依次为真空散射光路、X 射线探测器

和驱动单元。塔形钢结构下层是 3×3×3 m3 的方形空间，上层则为高 6 m、锥角约

72o的锥形结构（图 2.2a），这种结构具有很好的防震效果。其主体构造是由厚度

为 4 mm 的大尺寸方管焊接而成，确保了足够的承载能力以及系统较高的工作稳

定性。 

2.2.5  装置控制系统 

图 2.4 所示为 V-SAXS 系统的控制流程图。其中一台计算机（windows）用

于控制所有电动位移系统以及 X 射线光源，包括电压、电流、shutter 开关等。另

一台计算机（Linux）与 X 射线探测器连接，用于发送数据采集指令并存储 X 射

线二维散射图。对于一次具体的实验测试，首先需要进行数据的预采集，以判断

入射光形状、尺寸、强度和探测器位置等参数是否合理。随后，如果必要的话，

可以对准直狭缝、Beam-stop 或 X 射线探测器参数进行适当调整，从而对光路或

者光斑质量进行优化。 
 

 

图2.4  V-SAXS 系统的控制流程图。 

2.3  q分辨率 

q 分辨率是表征 SAXS 系统结构测试能力的重要参数[18]，它受光斑发散度、

光斑尺寸、X 射线波长分布以及探测器空间分辨等影响。考虑到微聚焦 Genix3D 

Cu X 射线光源具有极低的光束发散度（<0.4 mrad）和超高的光谱纯度（Cu-Kα，

波长 1.54 Å），该系统的 q 分辨率主要由光斑尺寸和探测器像素分辨两个因素所

决定。一般而言，X 射线穿透样品时，由于光斑尺寸的影响，探测器上每个像素

点（172×172 μm2）实际接收的是一定范围或者多个 q 值的散射信号。这里忽略

光斑发散度和 X 射线波长分布，采用简单的空间几何学方法（图 2.5a），我们对
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系统在不同 q 值上的结构检测分辨能力进行了初略估算。对于探测器上一个具体

位置的像素点，它能够接收样品上光斑不同位置处的散射信号。其中距离该像素

点最近的光斑边缘 B1 将产生最大的散射矢量 q1，而最远的光斑边缘则产生最小

的散射矢量 q2。这就意味着该像素点实际接收到的散射信号覆盖了从 q1 到 q2 的

q 值范围。q1、q2 的大小可分别通过如下公式计算：  

1 1 2(4 / )sin{0.5arctan[( 0.5 0.5 ) / ]}q l b b L                （2.1） 

2 1 2(4 / )sin{0.5arctan[( 0.5 0.5 ) / ]}q l b b L                （2.2） 

式中  l 是探测器平面上 X 射线光斑中心和像素点中心之间的距离，b1 是样品位

置处入射光光斑的直径，即光强分布的半峰宽，b2 是像素点尺寸，L 为样品到探

测器的距离。通常情况下，SAXS 数据分析使用的是平均散射矢量  q ，其定义公

式为： 

(4 / )sin[0.5arctan( / )]q l L                    （2.3） 

这里，采用比值 /q q 来表征 V-SAXS 系统的  q 值分辨能力，其中
2 1q q q   。 

 

 

图2.5  （a）X 射线散射空间，视角沿探测器平面法线方向。深灰色圆表示入射光光斑，浅

灰色圆表示 Beam-stop，蓝色方块是探测器上某一像素点。（b）PS-PMMA 球形纳米粒子的

一维 SAXS 强度曲线。光斑中心位于 Beam-stop 中心，红色实心点表示 q 分辨率。 

图 2.5b 给出了 PS-PMMA 球形纳米粒子的一维 SAXS 强度曲线，关于该纳

米粒子的结构信息可参见 2.4 部分。从图中可知，系统能实现的最小有效散射矢

量
minq 为 0.00149 Å，其对应着刚出 Beam-stop 边缘的散射信号。相应的最大实空

间结构尺度为
max 2 / 420mind q  nm，该值接近 USAXS 的测试范围。结合光斑

直径 b1 = 0.5 mm、像素点尺寸 b2 = 0.172 μm 以及样品到探测器最大距离 Lmax = 7 

m，每一个 q 值的 q 分辨率可利用方程（2.1）-（2.3）进行定量计算，结果如图

2.5b 中红色实心点所示。可以发现， /q q 随着  q 值的增加而减小， /q q 值越

大说明实验测试的精确性越差。当前V-SAXS系统的最大结构检测尺度（或
minq ）

对应的 /q q 值为 0.27，在可以接受的范围内。再者，假设直通光光强沿光斑直



第二章  立式小角 X射线散射装置的研制 

36 

径方向满足高斯分布，则光斑中心位置处入射光最强，这就意味着它对一维曲线

上  q 值强度的贡献也最大。因此，利用  q 反映样品实空间的纳米尺寸信息是合理

的，而光斑尺寸效应仅仅引起散射峰加宽，并且随着  q 值增大，这种加宽效应会

减弱。从另外一方面，直接减小样品位置处光斑尺寸（b1）将有助于优化 V-SAXS

的 q 分辨率，然而这是以牺牲总体光强为代价，对于强调时间分辨的原位实验而

言并不可取。如果将来条件允许，可以进一步添加格外的辅助聚焦元件，以便在

获得足够小的光斑尺寸的同时，保证高光强。 

2.4  纳米粒子乳胶液滴干燥实验 

对于乳胶液滴的干燥过程，X 射线散射已经被证明是一种有效的技术手段来

跟踪其结构演化。然而，纳米粒子在溶剂挥发过程中通常沿重力方向沉降，因此

常规的 H-SAXS 很难表征这一动态过程[19-21]。而当前设计的 V-SAXS 系统采用

竖直入射光，因此很适合原位跟踪乳胶液滴在自然干燥过程中的粒子沉降行为。

以下是对 PS-PMMA 乳胶液滴自然干燥过程的研究，其主要目的是验证 V-SAXS

系统的结构测试性能。 

2.4.1  实验方案 

实验样品选用的是具有核壳结构的 PS-PMMA 球形纳米粒子，由 PS 内核（直

径约 88 nm）和 PMMA 外壳（直径约 107 nm）组成，它是由中国科学院长春应

用化学所（CIAC）制备并提供。首先将 PS-PMMA 纳米粒子作为溶质加入到去

离子水溶液中，配制成质量浓度为 4.28 wt %的乳胶悬浮液。然后取一滴乳胶悬

浮液（约 50 μL）自由滴至无支撑的 Kapton 膜基底上，如图 2.6 所示。液滴完全

铺开后的直径约为 6.5 mm，与 Kapton 膜的初始接触角约为 45 oC。室内温度 21 

oC 和湿度 55%保持恒定，作为液滴干燥的实验条件。样品位置处光斑直径（光

强半峰宽）经标定约为 0.5 mm，样品到探测器距离约为 6840 mm。考虑到溶液

对 X 射线的强吸收作用，单次曝光时间设定为 100 s。实验过程中，通过移动样

品台实现沿液滴直径方向的扫描测试，步长为 0.5 mm，间隔不同时间完成一次

扫描，直到液滴完全干燥（图 2.6b）。 
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图2.6  （a）PS-PMMA 纳米粒子乳胶液滴及其（b）完全自然干燥之后的实物照片。 

2.4.2  实验结果 

①  Coffee ring 效应 

乳胶液滴在空气中充分干燥需要 240 min，随后 SAXS 强度达到饱和。图 2.7a

给出了液滴边缘位置处（0 mm）在整个干燥过程中随时间演化的二维 SAXS 图。

可以发现，SAXS 图实际上是由多重散射环和靠近 Beam-stop 的少数散射点组成，

这些散射点在液滴完全干燥之前始终比较模糊。根据 X 射线散射理论，多重散

射环是由散射体本身形状决定，即取决于形状因子，而模糊的散射点分布在

Beam-stop 附近，可以推测它代表了多粒子的聚集态结构，即取决于结构因子。

随着干燥时间的增加，散射点信号逐渐增强，反映了液滴边缘不断发生着粒子的

沉降行为。图 2.7b 显示了距离液滴边缘 2 mm 位置处的二维 SAXS 图，只能观察

到散射环而几乎没有散射点，表明靠近液滴中心位置处在干燥的早期阶段无明显

的粒子沉降行为。以上实验结果与图 2.6b 中所示的沉淀物形貌一致，这种纳米

粒子在干燥过程中沿液滴径向的非均匀沉降现象与日常生活中常见的 coffee-ring

效应一致[22]。随着液滴在干燥过程中水分的蒸发，表面张力梯度将驱动溶质粒子

由中心向液滴边缘发生迁移，最终导致纳米粒子集中到液滴边缘，同时也引起

SAXS 强度沿液滴径向非均匀分布（图 2.7c）。在图 2.7a 和 b 中，散射强度在液

滴完全干燥时（240 min）突然大幅增加，说明了溶剂水的存在对总体散射强度起

决定性的影响。原因在于，一是水能直接吸收一定量的入射和散射光，二是在液

滴干燥之前纳米粒子与水的电子密度差要远小于干燥之后纳米粒子与空气的电

子密度差。因此，少量水分的存在（比如 200 min）将导致散射强度明显减弱。 
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图2.7  （a）乳胶液滴边缘 0 mm 位置处随干燥时间演化的二维 SAXS 图。（b）距离乳胶液

滴边缘 2 mm 位置处随干燥时间演化的二维 SAXS 图。（c）乳胶液滴完全干燥之后（240 

min），不同位置处的二维 SAXS 图。 

②  纳米粒子形状散射 

考虑到 PS-PMMA 纳米粒子形状为球形且尺寸具有很好的单分散性（< 5%），

单纯由形状因子决定的一维 SAXS 强度曲线可以通过理想球体散射进行拟合。这

里将核壳结构看作具有平均电子密度的纯球体，以简化处理。理想球体的散射方

程为[23] 

2
2 2

0 6

9(sin cos )
( )

( )

qR qR qR
I q V

qR



                  （2.4） 

其中 I(q)为散射矢量 q 对应的散射强度，
0 、V 和 R 分别代表空间电子密度、球

形粒子的体积和半径。图 2.8 给出了液滴边缘 0.5 mm 位置处不同干燥时间对应

的一维 SAXS 强度曲线，可以观察到在最后 40 min（从 200 到 240min）的干燥

过程中，散射强度呈数量级增加，同时 q 值也发生少量偏移。利用方程（2.4）对

图 2.8 中散射曲线进行数学拟合，结果发现在液滴完全干燥之前的 200 min 内，

纳米粒子的平均直径约为 110 nm，而完全干燥后（240 min）则变成约 105 nm。

直径差异的原因可能在于溶剂水对 PS-PMMA 纳米小球具有溶胀作用，待水分完

全挥发后粒子将发生收缩。值得一提的是，拟合的纳米球直径（110 或 105 nm）

十分接近给定的样品参数（107 nm），这反映了 V-SAXS 系统精确的结构测试能

力。 
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图2.8  PS-PMMA 乳胶滴边缘 0.5 mm 位置处随干燥时间演化的一维 SAXS 强度曲线。红色

和绿色空心块表示利用理想球体散射方程的拟合结果。 

③  纳米粒子结构散射 

为了表征 PS-PMMA 乳胶液滴的沉淀物结构，我们对完全干燥之后的样品散

射图作了进一步分析。前面提到了液滴在干燥过程中会在边缘位置处出现少量散

射点，并认为它们是由多粒子相互作用引起，即源于结构散射。可以预见在样品

完全干燥之后，结构散射特征会更加清晰。图 2.9a 给出了液滴边缘 0.5 mm 位置

处完全干燥之后（240 min）的二维 SAXS 图。从图中可知，结构散射是以两圈

明显的六个对称散射点组成。据此，可以推测 PS-PMMA 纳米粒子是以某种单晶

的形式进行堆叠。靠近 Beam-stop 中心的散射点对称性较差，说明单晶并不是很

完美。图 2.9b 给出了相应的一维 SASX 强度曲线，集中显示了小 q 区域的信息。

显然，从左到右第一个和第二个散射峰是与图 2.9a 中的两圈散射点对应，尽管它

们可能与粒子形状散射存在部分重叠。计算的散射峰峰位之比为 1:1.63（或

8 : 3），可以证明沉淀物结构为面心立方（FCC）单晶，而这两个峰分别归属

于（111）和（220）晶面散射。注意，面心立方晶体的（200）晶面也是散射可见

的，但是可能由于强度过低，当前实验条件下不能被明显地区分出来。再者，该

面心立方单晶的晶格常数 a 可通过公式简单计算， 1113 2 / 310a q    nm，

其中
111q 为（111）晶面散射峰对应的散射矢量。上述实验结果表明，该 V-SAXS

系统在原位研究乳胶液滴自然干燥方面（但是并不限于此）展现出优异的性能。 
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图2.9  （a）PS-PMMA 乳胶液滴边缘 0.5 mm 位置处完全干燥之后（240 min）的二维 SAXS

图。（b）相应的一维 SAXS 强度曲线。 

2.5  小结 

本章介绍了一种立式布局小角 X 射线散射装置的研制，其与常规 X 射线散

射仪器相比具有以下创新：（1）采用立式布局，样品入射光沿竖直方向，非常适

合要求垂直（或沿重力方向）入射光的非常规实验体系，比如液液或液气界面纳

米粒子自组装、乳胶液滴或溶液干燥过程等受重力影响以及其他受样品装置空间

限制的要求竖直入射光的实验；（2）样品到探测器的最大距离接近 7 m，可实现

实空间最大结构检测尺度约 420 nm（接近 USAXS 测试范围），且通过调整样品

到探测器距离，能满足不同尺度结构的检测需求；（3）样品区开放自由，便于安

装各种大小型实验仪器，同时方便与其它光学检测手段联用；（4）采用特殊设计

的地基池子和塔形钢结构（竖直跨度约 12 m）安装系统的所有功能组件，保证了

V-SAXS 系统工作的高精度、高稳定性以及抗干扰能力，比如能克服大型样品装

置机械震动的影响等；（5）通过联用更多的光学测试技术，比如小角激光散射、

红外激光光谱等，以该系统为基础，可发展成聚合物材料加工的大型结构测试平

台，实现对单/双向高分子薄膜拉伸、熔体挤出、纺丝等加工过程中结构演化的在

线跟踪。 

为了表征 V-SAXS 系统的工作性能，我们原位研究了 PS-PMMA 纳米粒子乳

胶液滴的自然干燥过程。通过分析纳米粒子形状散射、沉淀物结构散射等信息，

证明该系统在原位结构检测方面具备优异的性能。作为对常规 H-SAXS 系统的

补充，V-SAXS 系统拓展了 X 射线散射技术的能力和应用范围，为研究高分子材

料在加工流场下的非平衡相变过程提供便利。 
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  变形链网络-晶体网络转变 

3.1  引言 

高分子材料工业加工过程会不可避免地涉及到流动场作用下的高分子结晶

问题，比如常见的注塑、挤出、吹膜等，因此流动场诱导高分子结晶在长期以来

吸引了科学家们的广泛关注[1-9]。在通常的加工过程中，高分子原材料先被加热

熔融，随后经历各种复杂的剪切、拉伸或其混合流场，直到结晶固化成最终使用

的制品。流动场对高分子结晶的作用主要体现在三个方面，分别是加速结晶动力

学[10-13]、诱导产生新的晶型或预有序体[14-21]和改变晶体形态（如从球晶到 shish-

kebab）[22-28]。所有这些流动场诱导结晶的实验现象均源于高分子流变和结晶的

协同作用，期间分子链变形、晶体成核和生长发生在不同尺度和阶段。尽管过去

数十年进行了大量的实验研究，但是从分子链变形到结晶这一动态过程并没有被

很好地理解。 

目前最广为人知的流动场诱导高分子结晶热力学模型起源于橡胶网络拉伸，

该模型采用粗粒化描述方法将外场功定量地引入到分子链自由能变化上[29,30]。通

过考虑成核位垒的改变，建立了流场参数与结晶动力学之间的半定量关系，但是

缺乏分子链构象信息（比如螺旋等）。对于具有瞬态缠结网络的高分子熔体，不

可避免发生的链松弛行为会明显弱化流场对结晶的诱导效应。通过引入管道模型

中 IAA 处理方式，Coppola 等人提出了微流变模型来描述高分子熔体的结晶行为

[31]。利用记忆函数，该模型将分子链松弛与应变速率进行关联，二者之间的竞争

决定了稳态流场作用下高分子链的实际形变或自由能。然而，分子链松弛也发生

在流动场施加停止之后。为了理解流场停止之后初期的成核行为，Tian 等人进一

步将该模型拓展到一步应变的情况[32]。发现施加强流场之后发生的链松弛会导致

系统明显的熵增，从来造成成核密度在初期持续下降。以上关于分子链变形和结

晶关系的热力学处理是建立在一定的假设上，即样品是动力学对称的，内部各个

部分在流场作用下均具有相同的动力学，分子链发生均匀变形。 

然而，在非线性流变区，链动力学和非均匀熔体流动使得流动场诱导高分子

结晶问题变得更为复杂。采用粒子示踪技术，Zhu 等人观察到剪切停止之后等规

聚丙烯（iPP）熔体会发生非静态松弛，这直接决定了结晶后样品内部的晶体取

向分布[33]。通过关联结晶速率与工程应力-应变曲线，Zhou 等人提出发生在流变

学屈服点（Wang 等定义[34]）的分子链解缠结能够弱化流动场对成核的加速效应

[35]。另外，高分子材料本身的异质性比如多重分子量分布[36-39]或添加成核剂及其

他填料等[40-45]，将引起非正常的流变或结晶行为，从而导致难以预测的流动场诱
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导结晶现象。再者，尽管初始熔体均匀，在施加流动场早期阶段形成的晶核或者

预有序体等也会改变熔体的流变特性，导致与结构相关的非均匀流场[46-48]。这些

异质的有序结构会引起局部流场增强，被一些研究者认为是 shish-kebab 形成的

主要原因，比如 Seki[49]，Cui[50]，Shen[51]和 Mykhaylyk 等人[52]。因此，流动场诱

导高分子结晶的研究需要考虑分子链动力学和结晶的相互影响。 

施加两步流场是一种研究高分子溶液或熔体流变或结晶行为的有效手段。

Wang 等人采用多步变速率的启动剪切实验对分子链缠结状态进行了研究[53]，第

二步剪切中发生的应力过冲被认为与第一步剪切后分子链的缠结程度有关。结合

原位形态观察，Shen 等人采用两步剪切实验证明了 iPP 中 shish 的多步形成机制

[51]，发现第一步剪切诱导的晶核或者晶体能成为第二步剪切中 shish 结构生成的

触发点。流动场诱导高分子熔体结晶是一个先后经历分子链变形、晶体成核和晶

体生长的过程，通常的一步流场实验很难深入追踪到流动场诱导结晶初期涉及不

同尺度的结构演化。针对这一点，施加两步流场可能是一种十分有效的方式来呈

现更多细节，因为第一步流场作用后难以探测的链构象或结构信息可能反映在第

二步流场效应中。 

在本章介绍的工作中，我们采用两步拉伸实验方案对流动场诱导 iPP 熔体结

晶的早期阶段进行了研究。结合拉伸流变和原位小角 X 射线散射（SAXS）测试，

我们分析了样品结晶动力学、晶体取向和机械应力响应对两步拉伸时间间隔的依

赖关系。实验结果表明，流动场作用后结构发展可分为三个不同阶段，涉及取向

链松弛、晶体成核和生长等，对应着熔体链网络向晶体网络的动态转变。 

3.2  实验部分 

3.2.1  样品表征 

本实验中， iPP 样品由 SABIC-Europe 公司提供，其重均（Mw）和数均（Mn）

分子量分别为 720 和 150 Kg/mol，熔融指数为 0.3 g/10 min（2.16 Kg / 230 oC，

ASTM D1238）。使用 Physica MCR 301 旋转流变仪对样品进行了小幅振荡剪切

（SAOS）测试，目的是表征 iPP 的分子特性。为避免低温条件下有序结构生成，

SAOS测试的温度范围选择从 145到 190 oC。随后，利用 Phan-Thien-Tanner （PTT）

模型[54]分析线性粘弹性数据，得到 145 oC 条件下样品 8 模态的松弛时间谱，如

表 3.1 所示，表中
i 为离散松弛时间，g i

为模量。采用表中所示的离散松弛时间

谱，几乎所有测试频率范围内的 SAOS 数据都可以得到很好地拟合（图 3.1a）。

iPP 分子链的平均 Reptation 松弛时间（
d ）可以通过储能模量（G'）和损耗模量

（G''）曲线交点频率（ω*）的倒数进行估算，即 *1/d  。图 3.1b 给出了不同

温度下的平均 Reptation 松弛时间数据，当温度从 145 增加到 190 oC，
d 随之从
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1.46 s 减小到 0.43 s。结合线性粘弹性的时温等效关系，可将
d 进一步外延至低

温区，平移因子为
145

lg [20.2( 145)] / [1675.7 (T 145)]o C
T      （以 145 oC 为参

考温度），其中拉伸温度 138 oC 对应 iPP 分子链的平均 Reptation 松弛时间为 1.76 

s。另外，利用
d 可以简单估算 iPP 分子链的平均链拉伸或 Rouse 松弛时间

R ，

关系式为  / 3 /R d w eM M  ，式中 Me为缠结分子量[55]。结合 iPP 样品 Mw = 720 

Kg/mol 和 Me = 5.8 Kg/mol，计算得 138 oC 时
R 为 4.7×10-3 s。 

 

表 3.1  采用 PTT 模型拟合得到的 iPP 熔体松弛时间谱（145 
o
C）。 

Mode ig  (Pa) 
i  (s) 

1 1.17718 × 105 1.37 × 10-3 

2 6.72916 × 104 6.96 × 10-3 

3 8.40553 × 104 2.85 × 10-2 

4 7.74164 × 104 1.45 × 10-1 

5 5.03212 × 104 7.83 × 10-1 

6 2.14719 × 104 4.12 × 100 

7 4.68384 × 103 2.40 × 101 

8 1.27473 × 103 8.43 × 101 

 

 

图3.1  （a）145 oC 时 SAOS 测试的 iPP 熔体线性粘弹性数据，包括储能模量（G'）、损耗

模量（G"）和复数粘度（η*），频率范围为 0.04 ~ 100 rad/s。虚线表示采用 PTT 模型和表

3.1 中离散松弛时间谱的拟合结果。（b）iPP 分子链的平均 Reptation 松弛时间随温度的变

化。红色实线表示时温等效的拟合结果，参考温度为 145 oC。 

3.2.2  实验流程 

粒状 iPP 原料首先在真空压片机中均匀压制成 1 mm 厚的片状样品，压片温

度设定为 200 oC、压力 10 MPa，随后将其裁剪成尺寸为 30×20×1 mm3 的矩形小

片用于拉伸实验。实验装置采用实验室自制的双棍拉伸流变仪，它可以精确定义

样品加热历史和拉伸流场。图 3.2a 给出了装置原理示意图，其在设计上类似于

Sentmanat 拉伸流变仪，关于该装置的详细构造可参见我们已经发表的工作[56]。

样品两端通过薄夹片固定在两个转动轴上，两转轴采用齿轮啮合，在伺服电机驱

动下可沿相反方向同步转动，从而实现样品拉伸。由于被拉伸样品长度始终保持
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不变，即为两转轴间距 Lo = 20 mm，因此我们可以获得 Hencky 应变。拉伸应变

速率（ ）可通过 2 / oV L  进行计算，其中 V 是单个轴的旋转线速度。拉伸部

分包括夹片、转轴以及样品等均位于加热腔体中，加热腔两侧采用 Kapton 膜作

为光学窗口，允许 X 射线穿透样品。 
 

 

图3.2  （a）实验室自制拉伸流变仪的工作原理图。拉伸过程中，SAXS 探测点始终位于样

品中心。（b）两步拉伸实验流程。实物照片分别对应第一步和第二步拉伸后完全结晶的样

品。 

图 3.2b 显示了本实验的流程。为避免样品在拉伸之前残留有序结构，首先

将样品加热至高温 220 oC 并保持 10 分钟消除热机械史。然后以平均 8 oC/min 的

降温速率将样品冷却至 138 oC，随后立即实施拉伸。向样品腔中通入缓慢氮气流

作为加热介质，不仅保证了样品均匀受热，同时也能隔离空气，防止样品氧化降

解，其实现温度波动为±0.5 oC。在流场施加过程中，与转轴相连的扭矩传感器可

实时记录拉伸应力变化。本实验中，两步拉伸温度选定为 138 oC，对应过冷度

T 40  oC[57]。应变速率为 4 s-1，满足魏森贝格数 1i dW   ，从而保证足够的

流场强度使分子链发生取向。第一步和第二步拉伸的 Hencky 应变分别为 ε1 = 1

和 ε2 = 0.58。注意应变速率和应变的选择在一定范围内是可以调整的，但是需要

保证足够时间来观察样品结晶动力学以及确保样品的完整性。实验变量为两次拉

伸操作的时间间隔（ t ），其变化范围从 0 到 400 s。另外，需要强调的是在施加

拉伸之前会不可避免地发生熔体下垂，我们采用以下的操作步骤来减弱它对实验

的影响。在加热过程中，流变仪（即样品）水平放置，目的是保证样品的厚度和

宽度在发生下垂时仍然相对均匀。当样品经历 220 oC 消除热历史后降温至 160 

oC 时，我们以极低的应变速率 0.05 s-1 对样品施加小应变 0.2 拉伸，以尽可能消

除下垂形变。随后，流变仪被固定到线站样品台并保持竖直，直至温度达到 138 

oC 施加拉伸。尽管这些操作可能提前引入弱的样品取向，但是在拉伸之前大约

有 3 分钟的时间进行取向松弛。换句话说，熔体发生下垂以及消除下垂的预处理

操作只会对第一步拉伸时的实际应变产生微弱影响，并不会改变实验结论。 

3.2.3  结构测试 
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对于样品在等温结晶过程中的结构演化，我们采用 SAXS 技术进行原位检

测。测试工作是在实验室 X 射线散射装置上完成。X 射线光源（Incoatec，GmbH）

功率为 30 w，能产生发散度约 1 mrad 的高度平行光，X 射线波长 λ = 0.154 nm

（即 Cu-Kα 辐射）。通过多丝正比室探测器（Bruker Hi-star, 像素点个数

1024×1024，单个像素点尺寸 105 × 105 μm2）采集样品散射信号，单幅二维 SAXS

图采集时间设定为 30 s，样品到探测器距离经牛筋蛋白标定为 2215 mm。验证性

的实验是在上海同步辐射光源（SSRF）BL19U2 线站进行，使用 Pilatus 1M 探测

器（像素点个数 1043×981，单个像素点尺寸 172×172 μm2）采集二维 SAXS 图，

时间分辨为 0.3 s。线站 X 射线波长为 0.103 nm，样品到探测器距离经牛筋蛋白

标定为 7512 mm。利用欧洲同步辐射光源（ESRF）编写的 Fit2D 软件对二维 SAXS

图作进一步处理，所有计算均预先扣除了拉伸流变仪和空气的散射背底。  

3.3  实验结果 

3.3.1  真应力-时间曲线 

图 3.3a 给出了实验过程中典型的真应力（ ）-时间曲线，它们对应的两步

拉伸时间间隔分别为 2、5、10 和 30 s。图 3.3b 进一步展示了第一步拉伸过程中

应力响应的局部放大图，可以发现样品从应变 0 拉伸至应变 1 时应力从 0 增加到

0.12 MPa。基于表 3.1 中的离散松弛时间谱（采用时温等效方法移至拉伸温度 138 

oC），采用多模态 Maxwell 方程可对熔体的线性粘弹性（LVE）进行预测[58,59]，

其表达式为 

( ')/

1

( ) ( ) 'i

Nt
t t

i

i

t g e t dt
  




                     （3.1） 

式中 N 表示模态数。图 3.3b 中实线所示为预测结果，在应变速率 4 s-1、应变 1

的拉伸条件下，实验测试数据与 LVE 预测吻合很好。由于没有观察到实验应力

相对于 LVE 曲线发生明显的向上偏移，因此可以认为第一步拉伸过程中主要发

生的是链取向而非链拉伸，这与流变实验中采用魏森贝格数粗略的判定相一致，

即 1i dW   而 1i RW  [60,61]。样品停止拉伸后，应力立即快速松弛直至达到

一个近似稳定的值约 0.01 MPa。尽管经历 400 s，应力并不能松弛到 0，表明第

一步拉伸后部分链取向能够长时间保存。随后第二步拉伸（ε2 = 0.58）给出了相

似的应力变化趋势，即应力在拉伸过程中增加、停止拉伸后快速松弛。注意，当

两步拉伸时间间隔小于 2 s 时，第二步拉伸停止后会发生熔体的延迟断裂，与直

接将样品拉伸至应变 1.58（△t = 0）的结果一致，这种内聚力破坏归因于熔体强

度不足以支撑变形之后的回缩力，造成 iPP 分子链发生自由回弹[50,62]。 
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图3.3  （a）两步拉伸时间间隔分别为 2、5、10 和 30 s 时的真应力-时间曲线（应变速率 4 

s-1，应变 ε1 = 1、ε2 = 0.58）。其他时间间隔的真应力曲线呈现出类似的变化，为简化起见暂

且忽略。（b）第一步拉伸过程中的真应力-时间曲线。实线为采用多模态 Maxwell 方程预测

的线性粘弹性（LVE）。 

3.3.2  结晶动力学 

利用 SAXS 原位跟踪了样品经历两步拉伸之后的等温结晶动力学。为简化起

见，图 3.4 仅显示了时间间隔为 5 s 的实验结果作为代表。图 3.4a 选取了样品不

同结晶时间的二维 SAXS 图，拉伸方向水平。可以发现随着等温时间的增加，结

构散射信号逐渐增强，其对应的一维强度积分曲线显示在图 3.4b 中。在拉伸停

止之后，只有非常微弱的熔体散射，说明没有可探测到的有序结构生成。当结晶

一段时间后，在散射矢量约为 0.21 nm-1 的位置处出现了散射极大值，这说明周

期性排列的片晶开始生成。基于一维 SAXS 强度曲线，图 3.4c 给出了结晶过程

中标准化散射强度随时间的演化关系，发现样品散射随时间不断增强直至 3800 s

达到饱和。我们将标准强度值 0.5 对应的时间定义为 1/2

ot ，它表征了样品经历两步

拉伸之后的晶体成核和生长速率。注意，由于样品在整个过程中的半结晶时间

（
1/2t ）需要考虑两步拉伸的时间间隔，所以

1/2t 要略大于
1/2

ot ，其实际值应处在
1/2

ot

到 1/2

ot t 之间。在当前时间间隔为 5 s 的条件下，
1/2t 介于 1697 ~ 1702 s。其他实

验条件下的结晶行为类似于图 3.4，但是具有不同的
1/2t 值，见图 3.5a。图 3.5a 同

时展示了样品仅经历第一步拉伸后的结晶过程作为参考，它对应的
1/2t 为 2817 s，

要大于两步拉伸条件下的
1/2t ，体现了第二步拉伸对样品结晶动力学的加速作用。 
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图3.4  iPP 熔体经历两步拉伸（间隔时间为 5 s）后的等温结晶过程。（a）随时间演化的二

维 SAXS 图，拉伸沿水平方向。（b）随时间演化的一维 SAXS 强度曲线。（c）随时间演化的

标准化 SAXS 积分强度。 

不同间隔时间对两步拉伸诱导 iPP 结晶行为的影响可以通过比较样品半结

晶时间来体现。图 3.5b 总结了不同实验条件下所有样品的半结晶时间，可以发

现
1/2t 对间隔时间表现出非单调依赖性。基于半结晶时间的发展趋势，我们直观地

将第一步拉伸后的结构演化分成三个阶段，如图中 I、II 和 III 所示。在阶段 I，

增加间隔时间从 2 到 90 s 将导致
1/2t 从 1791 s 减小到 1156 s，即引起结晶速率增

加。然而进入区域 II，结晶过程明显减慢，间隔时间为 150 s 时，
1/2t 是 2296 s，

它几乎两倍于间隔时间为 90 s 时的
1/2t （1156 s）。当进入区域 III、间隔时间超过

150 s 时，结晶过程再次加快。这些结果表明第一步拉伸诱导的结构状态依赖于

间隔时间，并最终影响到第二步拉伸后样品的结晶行为。 
 

 

图3.5  （a）不同实验条件下等温结晶过程中标准化 SAXS 强度随时间的演化。虚线表示样

品仅经历第一步拉伸（ε1 = 1）后的结晶情况。（b）样品半结晶时间对两步拉伸间隔时间的

依赖关系。误差棒的长度为相应的间隔时间。 

3.3.3  晶体取向参数 
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待样品充分等温结晶后，我们进一步研究了片晶取向随两步拉伸间隔时间的

变化。片晶取向度可利用 Herman 取向因子 f 进行计算，f 的表达式为 

23 cos 1

2
f

 
                          （3.2） 

其中   是片晶法线方向与拉伸方向的夹角。当片晶统一朝一个方向发生取向时，

标准的 Herman 取向因子 f 值为 1，当片晶取向各项同性时 f 值为 0。基于 SAXS

测试的数据，我们计算了不同实验条件下的片晶取向参数并总结到图 3.6。 
 

 

图3.6  样品充分等温结晶后的片晶取向参数随两步拉伸间隔时间的变化，实线表示取向记

忆函数的拟合结果。 

为了理解图 3.6 中晶体取向参数的演化规律，我们引入管道模型中的记忆函

数展开定量分析。Doi-Edwards（DE）记忆函数描述了时间点 t 对发生在过去时

间 t'变形的记忆程度（t' < t），其一般表达式为[63] 

2

2 2

8 1 ( ')
( , ') exp[ ]

podd d

t t p
t t

p


 


                       （3.3） 

由于不同实验条件下第一步和第二步拉伸对样品均施加了相同的应变，所以我们

假设在间隔时间小于 90 s 内它们对最终晶体取向具有近似相同的贡献。因此，最

终片晶取向可能取决于发生在间隔时间内的取向链松弛，考虑到晶体取向对初始

链变形的强依赖性[3]，这种推测是合理的。利用记忆函数 μ(t,t')作为中间桥梁，我

们直观地定义了片晶取向参数 f(t)与两步拉伸间隔时间 t 之间的定量关系，即

   0 , 'f t f t t ，其中 f0 是在 t = 0 也就是说 μ(t,t') = 1 时的片晶取向参数。 

然而，拉伸温度 138 oC 对应过冷度 T 40  oC，因此第一步拉伸后除了发生

分子链松弛之外，也应该有成核过程，二者相互影响，导致系统的流变行为表现
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出分子链运动和结构化相耦合。在稳态剪切实验中，Coccorullo 和 Janeschitz-

Kriegl 等人均观察到成核密度对结晶时间的幂指数依赖关系[11,64]。本实验中，由

于第一步拉伸后应力先经历一个快速减小随后达到一个近似稳定值，从某种程度

上可以认为创造了接近稳态的拉伸，所以幂指数依赖关系可能同样适用于第一步

拉伸后的成核过程。于是，我们将第一步拉伸诱导的成核数密度 N(t)定义为

  AN t t ，A 为一个常数。新出现的晶核等有序结构能够抬高链扩散能垒，进而

减慢分子链松弛，使得 SAOS 测试的松弛时间不太适用[55,65]。考虑到成核的影响，

我们采用简单线性关系重新定义了 iPP 分子链的平均 Reptation 松弛时间，表达

式为 

0( ) A

d t Bt                              （3.4） 

τ0 是第一步拉伸后 t  = 0 时的起始松弛时间，B 是反映成核对分子链松弛贡献能

力的一个系数。方程（3.4）表明系统的平均松弛时间随着成核时间不断发生变化。

结合方程（3.3）和（3.4），忽略 μ(t,t')中的高阶相（t' = 0），片晶取向参数可具体

定义为 

0 2

0 0 0

8 1 9 1 25
( ) [exp( ) exp( ) exp( )]

9 25A A A

t t t
f t f

Bt Bt Bt   
     

  
  （3.5） 

基于方程（3.5），可对阶段 I 中最终片晶取向参数进行定量的数学拟合。当

设定 τ0 = 20 s、f0 = 0.45、A = 0.9 和 B = 1 时，SAXS 测试的取向参数能被取向记

忆函数 f(t)很好地拟合，如图 6 中实线所示。 

3.3.4  熔体刚度 

不同实验条件下，样品对第二步拉伸的机械应力响应也存在差异。图 7 总结

了样品在第二步拉伸时的杨氏模量， σ / εE    ，其计算是基于应力-应变曲线上

小应变（0.2）、近似线性的阶段，体现了第二步拉伸之前的熔体刚度。当间隔时

间小于 250 s 时，E 对间隔时间无明显的依赖性，平均值约为 0.16 MPa。当增加

间隔时间超过 250 s 时，E 开始明显增加，比如 300 s 时为 0.22 MPa、400 s 时 0.25 

MPa，这种杨氏模量或熔体刚度的快速增加恰好符合结晶动力学中定义的区域 III。 
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图3.7  第二步拉伸时样品杨氏模量随间隔时间的变化。插图显示了杨氏模量的计算方法，选

取的计算区域为应力-应变曲线上小应变（0.2）、近似线性的阶段。 

3.3.5  高时间分辨 SAXS 检测 

为了对第一步拉伸后样品在不同阶段的结构演变行为作更为细致的观察，我

们选取部分实验在上海光源 BL19U2 线站开展更高时间分辨（0.3 s）的 SAXS 测

试。图 3.8a 显示了第二步拉伸前后的二维 SAXS 图，分别对应间隔时间 2、90、

180 和 400 s。在阶段 I（2 和 90 s），增加间隔时间导致熔体散射增强，但在第二

步拉伸之前几乎没有周期性片晶散射信号出现。相比之下，阶段 III（180 和 400 

s）中 SAXS 明显呈现出集中在拉伸方向上的片晶散射信号，表明生成了取向片

晶。注意图 3.4（a）和 3.7（a）中 SAXS 图的差异主要源于不同的样品到探测器

距离，由于后者具有更大的样品到探测器距离（7512 mm），所以能够显示更为完

整的散射图。另外，在间隔时间为 400 s 时，第二步拉伸能弱化片晶散射并导致

叶片状信号的出现，这说明晶体在空间上发生了一定的重排。为了验证样品在间

隔时间内的结晶过程，图 3.8b 进一步给出了第一步拉伸后（ε1 = 1）随时间演化

的一维 SAXS 强度曲线，它描绘的结晶过程与图 3.4b 类似。可以发现，只有当

结晶时间超过 90 s 时，片晶散射峰才开始变得明显。因此，我们能够判断晶体成

核主要发生在阶段 I，而片晶生长则发生在阶段 III。 
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图3.8  （a）样品经历第二步拉伸（ε2 = 0.58）前后的二维 SAXS 图，分别对应间隔时间 2、

90、180、400 s。拉伸沿水平方向。实验在上海光源 BL19U2 线站完成，时间分辨 0.3 s。（b）

第一步拉伸后随结晶时间演变的一维 SAXS 曲线。 

3.4  讨论 

当前工作通过两步拉伸实验方案研究了流动场诱导过冷 iPP 熔体结晶的早

期阶段。结合拉伸流变和原位 SAXS 测试，分析了样品半结晶时间、片晶取向参

数和机械应力响应等对两步拉伸间隔时间的依赖关系。这些实验数据支持将结构

演变分成三个阶段，涉及取向链松弛、晶体成核和晶体生长等不同尺度的结构演

变行为。图 3.9 描绘了第一步拉伸之后样品结晶过程的示意图，它被分成了三个

阶段，体现了从变形链网络向晶体网络转变的动态过程。 
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图3.9  第一步拉伸后 iPP 变形链网络向晶体网络转变的示意图。 

第一步拉伸之前，无定型 iPP 熔体由于不存在其他异质结构可以被视为是一

种动力学对称体系，第一步拉伸将导致分子链发生均匀变形。采用取向记忆函数

拟合得到第一步拉伸后分子链瞬时平均松弛时间为 τ0 = 20 s，大于 SAOS 的测试

结果 1.76 s，但是符合表 3.1 中与长链相对应的长松弛时间模式。尽管如此，高

过冷度条件下拉伸诱导的有序结构比如晶核等仍可能对 τ0 有部分贡献。第一步

拉伸后 90 s 内（阶段 I），成核和取向链松弛同时发生。成核密度随间隔时间增

加，满足一个近似关系   0.9N t t 。越来越多晶核的生成将会导致分子链运动减

慢，进而增加分子链松弛时间。在当前阶段，增加间隔时间对两步拉伸诱导结晶

的影响体现在两个方面，一是加快样品结晶速率，二是降低片晶取向度。在通常

的流动场诱导结晶实验中，高结晶速率一般会伴随高的晶体取向，这与我们的实

验观察不同。因此可以推测，间隔时间内成核密度的变化主要影响整个样品的结

晶动力学，原因是晶核的存在能够提供大量异质点来加强第二步拉伸诱导结晶效

果，而最终片晶取向是由间隔时间内的取向链松弛所决定，正如图 3.6 中取向记

忆函数的拟合结果。除此之外，间隔时间超过 2 s 时两步拉伸后样品不发生断裂

（低于 2 s 时延迟断裂），其原因在于取向链松弛能够释放第一步变形时的部分

内聚应力，同时成核也能加强熔体强度。 

图 3.8b 中片晶散射峰在时间超过 90 s 后开始变得明显，说明进入阶段 II 后

大尺度片晶开始形成。阶段 II 的一个重要特征是随着间隔时间的增加，结晶动力
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学反而减慢。这种特殊现象与 Toki 等人[66]在研究拉伸诱导天然橡胶结晶实验中

的观察具有一定相似性，他们发现在一定范围内增加应变会导致无定型链取向减

小，而非单调增加。Toki 等人将这种现象归因于拉伸诱导纤维晶网络的形成，在

网络含量较低时会引起应力集中，导致无定型部分因承受低应力而取向减弱。类

似的情形可能同样存在阶段 II，新形成的少量片晶构建了一个额外的晶体网络叠

加到无定型链上，从而破坏系统的动力学对称性。少量晶体网络将承担第二步拉

伸时的主要应力，而晶体网络之外的大量无定型链由于承受低应力而发生弱取向，

造成总体结晶动力学减慢。因此，可以认为阶段 II 是取向链网络向晶体网络转变

的过渡阶段，低含量片晶的生成引起系统的动力学非对称性，造成第二步拉伸时

样品内部变形或应力分布不均匀。 

在阶段 III，大量片晶生成使得晶体网络不断完善，正如图 3.8 中所示超过

150 s 后晶体散射强度快速增加。此时，阶段 II 中零星分布的片晶网络不断被新

形成的片晶填充，其带来两种实验结果。首先，越来越多的无定型 iPP 链连接或

者吸附到片晶上，使得它们很容易在第二步拉伸过程中发生取向变形，从而再次

加快结晶动力学（见图 3.5b）。其次，片晶作为强的物理交联点显著增加熔体刚

度或者杨氏模量，这类似于拉伸交联橡胶，应力正比于交联点数密度 N0，即

 2

0σ 1/N kT    ，λ 为拉伸比，kT 是常数。然而，随后的第二步拉伸也会引起

熔体中已经形成的晶核或者晶体发生重排，造成最终片晶取向出现较大波动（见

图 3.6）。简而言之，阶段 III 中晶体网络取代链网络占据优势，重新构建了系统

的动力学对称性，使第二步拉伸过程中链变形或者应力分布变得相对均匀。 

拉伸流变和 SAXS 测试详细论证了流动场诱导结晶中分子链网络向晶体网

络转变的动态过程，并由此引发了几个需要关注的问题。首先，相比于晶体生长，

成核的发生主要影响链动力学，但并不破坏链网络，这可能归因于晶核相对小的

尺寸以及低的结构稳定性，使得其很容易随分子链一起流动。在这种情况下，管

道模型中的记忆函数仍然适用于描述链动力学，但前提是需要将成核对链松弛的

影响考虑进去，正如 Balzano 和 Tian 等人的实验[18,32]。相比之下，SAXS 观察到

的片晶具有大尺寸和高稳定性，其不仅能够破坏分子链网络，同时也能大大增加

熔体强度。其次，在分子链网络向晶体网络转变的过程中系统表现出动力学非对

称性，这一点值得被关注，尤其是在施加大应变或长时间流场条件下，这种系统

的动力学非对称性可能引起非均匀的结构流动。它支持了 Seki 和 Cui 等人关于

排核或者棒状 shish 形成机制的推测[49-51]，他们认为流动场施加的早期阶段形成

的有序结构（晶核或者晶体）会引起附近局部流场增强，从而促进 shish 生成，

即非均匀性结构流动是 iPP 中 shish 的形成原因。另外，当前的两步拉伸实验结

果表明流变学表征在流动场诱导高分子结晶的研究中不能被忽略，尽管它可能使
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理论描述更加复杂化。 

3.5  小结 

本章工作的目的是研究流动场诱导高分子结晶的早期阶段，涉及取向链松弛、

晶体成核和生长等不同尺度的结构演化过程。区别于传统一步拉伸或剪切实验方

法，我们设计了具有不同间隔时间的两步拉伸实验方案，其优势在于利用第二步

拉伸后的结晶行为可以反推第一步拉伸后难以探测的链构象或结构信息。SAXS

测试首先给出了样品半结晶时间随两步拉伸间隔时间的非单调性变化，据此将第

一步拉伸后的结构发展定义成三个阶段。在阶段 I 中，取向链松弛和成核同时发

生，前者主要影响样品的结晶动力学，而后者决定了最终的片晶取向。尽管存在

有序晶核，此时熔体系统仍然表现出动力学对称性，施加第二步拉伸时 iPP 分子

链发生均匀变形。进入阶段 II，由于大尺度片晶开始出现，系统动力学对称性被

破坏，片晶形成的晶体网络叠加到无定型链网络上。相比于无定型熔体，这种低

含量的异质晶体网络却承担着第二步拉伸时的主要应力（即应力集中），从而减

弱流动场诱导结晶的总体效果，这体现在半结晶时间的反常增加。进一步增加间

隔时间进入阶段 III，快速生成的大量片晶使得晶体网络不断被完善并取代分子

链网络。占主导的晶体网络重构了系统的动力学对称性，使得结晶动力学随间隔

时间增加而再次加快。当前工作揭示了发生在流动场诱导高分子结晶早期阶段的

分子链网络向晶体网络转变的动态过程，其对于优化工业中涉及多步流场的高分

子产品加工过程具有一定指导意义，比如薄膜拉伸、纺丝等。  
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  聚乙烯熔体非平衡相图 

4.1  引言 

流动场诱导结晶是一种非平衡热力学相变，发生在每天数百万吨的半结晶性

高分子材料工业加工过程中。对高分子熔体施加流场作用不仅能加速晶体成核

[1,2]、诱导产生新的晶型或中间有序体[3,4]，同时也能调控晶体形态[5-8]，其决定了

高分子产品的最终使用性能。在过去数十年中，研究者们开展了大量的实验和理

论工作，试图揭示流动场诱导高分子结晶这一表观现象背后的热力学和分子机制

[9]。然而，流动场诱导结晶的非平衡特性距离真正意义上的理解还相差甚远。 

不管热力学平衡还是非平衡，结构演化相图始终是相变问题研究的核心，它

决定了相变的方向和动力学路径。不幸的是，至今没有在高分子体系中成功构建

出流动场诱导结晶的非平衡相图。由于缺乏非平衡相图指导，当前流动场诱导结

晶的热力学模型主要考虑晶体熔点在流场作用下沿温度轴的移动[10]。尽管近期的

一些修正使得晶型的变化也能够被描述，但是始终没有考虑介于初始熔体和终态

晶体之间的中间有序结构，而这很有可能从根本上反映出流动场诱导结晶的非平

衡特性[11,12]。流动场诱导的中间有序结构在第一章中有所介绍，它们究竟是一种

动力学状态还是热力学相目前仍不清楚。另外，晶体以及不同程度有序的中间结

构在结晶过程中的竞争或耦合关系也缺乏实验说明。这些问题限制了我们对流动

场诱导高分子结晶非平衡物理机制的理解。 

当前对流动场诱导结晶问题的研究主要集中在低于晶体平衡熔点。在这种条

件下，外场主要对结晶起加速作用，晶体在生成之后能保持稳定，即使撤掉外场

也不易发生熔融。在经典成核理论的两相模型框架中，流场对结晶的加速作用被

归因于分子链取向或者拉伸导致的初始熔体熵减[10]。然而，作为非平衡相变的驱

动力，流场更倾向于诱导生成介于初始熔体和终态晶体之间、动力学上更为有利

的中间有序结构，它们的存在可能打破两相模型，在加速结晶方面也可能扮演更

为重要的角色。在静态条件下，温度高于平衡熔点时晶体热力学稳定性低于熔体，

结晶不能正常发生。尽管部分流动场诱导结晶实验涉及到温度在平衡熔点附近或

略高于平衡熔点的情况（外场撤除后会发生晶体熔融）[13,14]，但是远高于平衡熔

点的结晶过程始终缺乏研究。在这种条件下，足够强的流场可能改变不同相之间

的热力学相对稳定性，使得结晶的发生表现为一种动态相变，此时流场对结晶起

决定作用而不是简单的动力学加速。由于非平衡过程的能量耗散特性，晶体的出

现及保持严格依赖于流场强度。施加流动场能够引起逆向的热力学稳定性和产生

含有中间有序体的动力学路径，它们是流动场诱导高分子结晶非平衡物理过程的
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两个重要特征。 

在本章中，采用同步辐射 X 射线散射技术与拉伸流变联用，我们原位研究

了拉伸诱导聚乙烯（PE）材料的结晶和熔融过程。类似于非平衡相图描述流场作

用下的相分离[15]以及胶体粒子的 Jamming-unjamming 行为[16]，我们在应力-温度

二维坐标上成功构建了流动场诱导聚乙烯的非平衡结晶和熔融相图。应力被定义

为非平衡物理参数，因为它不仅直接反应了分子链或晶体变形程度，同时耦合了

代表流场强度的应变和应变速率两种效应。相图包含了四个相区，分别为熔体、

非晶 δ 相、六方晶和正交晶。其中，非晶 δ 被证明是一种热力学相而非动力学状

态，它可以是稳定的，也可以是亚稳的，取决于在应力-温度坐标中具体的位置。

借用非平衡结晶或熔融相图，我们能更好地理解聚乙烯材料中流动场诱导结晶的

实验现象。 

4.2  实验部分 

4.2.1  交联聚乙烯制备 

在本实验中，样品原料为齐鲁石化有限公司生产的高密度聚乙烯（HDPE，

牌号 6098），其数均（Mn）和重均（Mw）分子量分别为 42 和 823 Kg/mol。HDPE

粒料首先在真空压片机中均匀压制成 1 mm 厚的薄片，压片温度 190 oC，压力 10 

MPa，然后取出并固化。为消除压片或固化过程中的残余应力，片状样品随后被

移至真空烘箱进行 20 小时的退火处理，退火温度 90 oC。采用 60Co 辐射源（位

于中国-合肥-中国科学技术大学）对样品进行室温 25 oC 条件下的辐射交联，辐

射剂量率为 105 Gy/min，总辐射剂量为 100 KGy。为了减少过氧自由基的形成，

整个辐射过程隔离氧气。对于样品中不可避免残存的少量自由基，进一步通过 90 

oC 和 20 小时的真空退火处理进行消除，以减弱其对样品交联效果的影响。 

4.2.2  样品表征 

HDPE 交联度可通过测试凝胶含量来表征，测试过程采用索氏提取器并以沸

腾的二甲苯作为浸提介质。首先取一定量样品充分溶解 48 小时后提取不溶残留

物，然后将残留物在真空烘箱中 70 oC 下干燥 24 小时，直到质量不再减小。通

过计算样品提取后的重量与提取前之比来定义凝胶分数。测试结果表明，初始非

交联 HDPE 的凝胶分数为 0 wt %，而经历 100 KGy 辐射交联之后的样品凝胶分

数高达为 43.5%。 

采用小幅振荡剪切（SAOS）测试对样品的流变特性作了进一步表征。使用

流变仪型号为 AR2000EX，平行板直径 25 mm，频率扫描范围从 0.1 到 100 Hz，

应变控制在 2%。图 4.1 对比了非交联和交联 HDPE 在 200 oC 下的测试结果。需



第四章  聚乙烯熔体非平衡相图 

65 

要强调的是由于 100 KGy 辐照的样品实验测试不易进行，这里仅对 50 KGy 辐照

的样品（凝胶分数约 23 wt %）进行 SAOS 测试，以反映交联样品的流变特征。

ω、G'、G''和 η*分别代表振荡角频率、储能模量、损耗摸量和复数粘度，其中

* '2 ''2 1/2) /G G  （ 。从图 4.1a 中可知，剪切频率 ω < 1.56 rad/s 时非交联 HDPE

表现出典型的粘弹性液体响应，而在剪切频率 ω > 1.56 rad/s 则为粘弹性固体响

应。在 200 oC 下，分子链的平均终端时间为 0.64 s。相同温度下，交联 HDPE 则

呈现出明显不同的 G'、G''，表明链结构已经发生了变化，如图 4.1b 所示。在整

个从 0.1 到 100 rad/s 的频率范围内，储能模量 G'始终大于损耗模量 G''，这意味

着交联 HDPE 的粘弹性固体响应接近于橡胶弹性体。比较非交联与交联样品的

流变响应，也能够进一步说明 60Co 辐照的确引起样品中交联网络的存在。 
 

 

图4.1  （a）非交联和（b）交联 HDPE 样品在 200 oC 时储能模量（G'）、损耗模量（G''）

和复数粘度（η*）随振荡剪切频率的变化。 

4.2.3  实验流程 

实验装置为实验室自制的拉伸流变仪，它能够对样品施加精确定义的拉伸流

场和温度场，其详细构造及功能特点在前面已有介绍，这里主要阐述其工作原理。

如图 4.2 所示，样品两端通过夹片分别固定在两根直径相同的转动辊上，两转动

辊之间通过齿轮相互啮合，以保证转动的同步性。伺服电机驱动两转动辊沿相反

方向转动实现样品拉伸，由于被拉伸样品长度 Lo 始终保持不变，即为两辊间距

20 mm，因此可以获得 Hencky 应变（ε）。设定单辊轴转动线速度为 V，则应变速

率（ ）为 2 / oV L  。实验过程中，先将样品（30×20×1 mm2）加热至 200 oC 并

保持 10 min，目的是消除样品制备时引入的热机械史及晶体等有序结构。随后，

迅速冷却或加热样品至设定温度（Tc）进行拉伸实验。选用缓慢氮气流作为加热

介质，既能保证样品腔温度分布均匀，又能隔离氧气，防止样品在高温条件下发

生氧化降解，其实现样品温度波动±0.5 oC。拉伸过程中，采用扭矩传感器实时监

控拉伸应力信息。本实验中，拉伸温度范围选择从 111 到 240 oC。为了研究流动

场诱导的结晶行为，对样品施加应变速率为 3 s-1 的持续拉伸，直到样品断裂。而

研究流场作用下有序结构的熔融过程则采用两种应力松弛模式：（1）将样品以 0.1 
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s-1 的速率拉伸至应变 2.4，随后以相同速率反向回复至应变 0；（2）将样品以 3 s-

1 的速率拉伸至应变 2.4，随后保持应变不变，进行应力松弛。为了研究温度驱动

的结晶或熔融行为，分别进行了升降温实验，其中升温过程由流变仪直接控制，

降温过程则采用高速低温氮气直接吹向样品实现降温。 
 

 

图4.2  实验室自制拉伸流变仪的工作原理图。X 射线检测点始终位于样品中心。 

样品拉伸过程中，利用同步辐射宽角（WAXD）和小角 X 射线散射（SAXS）

技术联用在线跟踪结构演化，检测时间分辨为 50 ms。实验部分在上海光源（SSRF）

BL19U2 线站、部分在北京光源（BSRF）1W2A 线站[17]进行，其对应的 X 射线

波长分别为 0.103 和 0.154 nm。Pilatus 1M 探测器（像素点个数 1043×981，像素

点尺寸 172×172 μm2）用来采集二维 SAXS 数据，而 Pilatus 300K（像素点个数

487×619，像素点尺寸 172×172 μm2）用以同步采集二维 WAXD 数据。经 Y2O3 标

定，WAXD 实验中样品到探测器距离为 223 mm，牛筋蛋白标定的 SAXS 样品到

探测器距离为 5850 mm。当前实验条件下，WAXD 和 SAXS 的 q 值覆盖范围分

别为 9.7-30.5 nm-1 和 0.049-0.76 nm-1。采用欧洲同步辐射光源（ESRF）编写的

Fit2D 软件对二维散射图作进一步分析计算，计算过程均扣除拉伸流变仪和空气

的背景散射。 

4.3  实验结果 

4.3.1  流动场诱导结晶动力学路径 

本实验选用交联 HDPE（凝胶分数 43.5%）作为模型样品，主要原因是即使

在很高的温度下拉伸，样品也能承受很大应力，而非交联样品由于强度低，很难

实现高温拉伸。聚乙烯的平衡熔点约为 141.4 oC[18]，对应的是稳定的正交晶型。

需要指出的是，我们在非交联 HDPE 体系中做了类似的研究（见 4.3.6 节），证实

了交联样品的实验结论。图 4.3 以温度 172 oC、应变速率 3 s-1 的实验为代表，给

出了交联 HDPE 拉伸过程中典型的真应力-时间曲线以及与之相对应的部分
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WAXD 和 SAXS 二维图。在拉伸初期低应力、低应变条件下，X 射线二维图仅

给出弱的熔体取向信号（位置 1，380 ms），说明只发生纯熔体变形。当拉伸至

600 ms 时（位置 2），SAXS 图上出现两个明显的对称条纹散射信号，条纹方向垂

直于拉伸方向，这种特征信号通常被认为源于 shish 或者棒状结构体的散射。然

而，并未在同时采集的 WAXD 图中观察到晶体衍射，说明此时的棒状 shish 是一

种非晶有序结构。在以往的研究中非晶 shish 通常被认为是一种模糊的动力学状

态，这里我们暂且将其定义为 δ 相，在后面的讨论中会提到。当拉伸至 770 ms

时，WAXD 图上开始出现弱的衍射点，反映了高度取向的晶体生成。对二维

WAXD 图进行一维强度积分，通过衍射峰峰位可以判断晶型信息。图 4.4a 显示

了实验中代表性的正交晶（O-crystal）和六方晶（H-crystal）二维 WAXD 图，其

中正交晶是以两个位置间隔很近的衍射点为特征，而六方晶只对应一个衍射点。

它们各自的一维强度积分曲线显示在图 4.4b 中，其中 2θ = 13.9o的单峰归属于六

方晶（100）晶面衍射，而 2θ = 14.4o 和 2θ = 15.5o 的双峰则分别归属于正交晶

（110）和（200）晶面衍射。随着进一步拉伸，晶体信号逐渐增强，直到样品在

930 ms 左右发生断裂。在当前温度 172 oC 条件下，拉伸过程中发生的结构演变

过程为熔体→非晶 δ→六方晶，没有正交晶生成。这里，我们将观察到特征 WAXD

和 SAXS 信号开始出现的应力定义为相关结构生成的临界应力。 
 

 

图4.3  交联 HDPE 拉伸过程中的真应力-时间曲线（温度 172 oC、应变速率 3 s-1）。当拉伸

至 930 ms 时，样品发生断裂，应力突降为 0。箭头所示为样品拉伸方向。 
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图4.4  （a）正交晶（左）和六方晶（右）的二维 WAXD 图。（b）相应的一维强度积分曲

线。 

4.3.2  非平衡结晶相图 

通过提取不同温度下拉伸过程中 δ 相、六方晶和正交晶生成的临界应力，我

们在应力-温度二维坐标上构建了流动场诱导聚乙烯的非平衡结晶相图。相图包

含四个相区，分别为熔体（L）、非晶 δ 相（δ）、六方晶（H）和正交晶（O），如

图 4.5 所示（图中空心符号为实验数据点），相区边界为不同温度下结构生成的

临界应力。当分子链参数（如分子量、交联度等）发生变化时，相图中具体的应

力值可能也随之改变，但是整个相图的形状基本保持不变（见图 4.16）。从图中

可知，熔体、六方晶和正交晶三相点位于（148 oC，3.3 MPa）附近，而熔体、δ

相和正交晶三相点位于（130 oC，2.2 MPa）。需要注意的是，在温度低于 120 oC

时，拉伸之前样品就已经发生了部分结晶，此时 δ 相生成的临界应力仅仅涉及到

SAXS 上条纹散射信号的出现。图中不同相界具有明显不同的斜率变化，说明结

构生成对外场参数具有强依赖性。比如，增加应力会导致 L→δ 转变温度 TL-δ 迅

速提高，对应斜率 dTL-δ / dσ 约为 22 oC/MPa。然而，在应力超过 δ-O-H 三相点后，

O→H 转变曲线的斜率 dTO-H / dσ 为负值约-5.8 oC/MPa。相比之下，δ→H 转变斜

率 dTδ-H / dσ 在实验窗口内持续减小，小应力时起始值为 10 oC/MPa，而增大应力

直到样品发生断裂时，其值接近于 0。在更大应力下，dTδ-H / dσ 是否也出现负值

情况目前尚不清楚，将来的验证需要在实验上设计出能承受更大拉伸应力的样品。

比较有意思的是，负值 dTO-H / dσ 恰好对应着高有序度正交晶向低有序度六方晶

转变。因此，与传统流动场诱导高分子熔体发生结构有序化的转变不同，当前实

验结果表明当外加应力足够大时，流场也能诱导结构无序化。 
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图4.5  流动场诱导交联聚乙烯非平衡结晶相图。相图包含四个相区，分别为熔体（L）、非晶

δ相（δ）、六方晶（H）和正交晶（O）。 

4.3.3  相变可逆性 

为了研究流动场诱导交联聚乙烯结晶的可逆特性，我们开展了往复拉伸和应

力松弛实验（见实验部分）。注意，在选取的温度下这两种实验均有进行，为简

化起见，这里仅以高于 δ-O-H 三相点 172 oC 的往复拉伸实验（0.1 s-1）和低于 δ-

O-H 三相点 133 oC 的应力松弛实验（3 s-1）作为代表，来说明随应力增大或减小

过程中的结构演变特征。图 4.6a 分别给出了这两种实验所对应的真应力-时间曲

线，可以发现当应变达到最大值 2.4 后，应力开始出现不同程度的减小。图 4.6b

展示了代表性的二维 WAXD 和 SAXS 图，左上角序号分别与应力曲线上相应的

序号点一一对应，反映了随应力变化的结构信息。图 4.6c 显示了 172 oC 条件下

随拉伸时间演化的一维 WAXD 强度曲线，可以发现随着拉伸应力不断增加，结

构演化遵循的动力学路径为 L→δ→H，且在应变达到 2.4 时 H 晶含量最高。在当

前 0.1 s-1 的应变速率下，观察到 δ 和 H 相生成的临界应力分别为 4.74 和 6.69 

MPa，这与图 4.5 中应变速率 3s-1 的实验结果（4.78 和 7.04 MPa）十分接近。关

于应变速率对结构生成临界应力的影响，将在 4.3.7 部分结合非交联 HDPE 的实

验结果进行具体讨论。随后，应变回复将导致有序结构发生熔融，当应力减小至

5.21 MPa 时，H 晶全部转变为 δ 相，而 δ 相完全熔融发生在更低的拉伸应力（2.47 

MPa），整个过程说明了一个逆向的动力学路径 H→δ→L。值得一提的是，H→δ

（5.21 MPa）和 δ→L（2.47 MPa）转变的临界应力要比逆向的 δ→H（6.69 MPa）

和 δ→H（4.74 MPa）小。因此，应力诱导的 L↔δ 和 δ↔H 转变是两对非平衡

热力学可逆的相变，但是存在应力滞后。类似的可逆相变也存在于 O↔H 固固转

变，如图 4.6d 所示。H→O 的有序化转变所需的临界应力为 13.5 MPa，数值上远

大于 O→H 的无序化逆转变（6.1 MPa）。因此可以得出结论，结构有序化过程
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所需要的临界应力要大于无序化过程。另外，有序和无序可逆相变之间的应力差

可能主要源于成核位垒，我们将其定义为“过应力”（Overstress）。从图 4.6 可

知，L↔δ、δ↔H 和 H↔O 可逆相变的过应力分别为 2.27 MPa（172 oC）、1.48 

MPa（172 oC）和 7.4 MPa（133 oC），尽管 H 晶和 O 晶具有近似的链段排列[19]，

但是 H↔O 仍然对应较大的过应力。 
 

 

图4.6  应力增加和减小过程中发生的可逆相变。（a）172 oC 往复拉伸实验和 133 oC 应力松

弛实验分别对应的真应力-时间曲线。（b）与应力曲线相对应的二维 WAXD 和 SAXS 图，拉

伸沿竖直方向。（c）172 oC 往复拉伸实验中随时间演化的一维 WAXD 曲线。红色标记了结

构开始形成或完全消失时的曲线，竖直箭头表示演化方向。（d）133 oC 应力松弛实验中随

时间演化的一维 WAXD 曲线。 

4.3.4  非平衡熔融相图 

基于应力减小过程中发生的结构有序化或无序化临界应力，我们在图 4.7 中

构建了流动场诱导聚乙烯的非平衡熔融相图。图中短箭头表示熔融线相对于结晶

线的偏移方向，偏移量由过应力（Overstress）决定。由于 H→δ、δ→L 和 O→L

为构象有序向构象无序转变，所以熔融线沿应力轴向左偏移，即对应更低的临界

应力。然而，应力减小时发生的 H→O 固固转变为结构有序化过程，导致熔融相

界右移至更高的应力。O 晶的熔点在静态条件下（应力为 0）为 136 oC。相比于

结晶相图，熔融相图中 δ 相的应力窗口变大了。在 O 晶熔融线以下，δ 相可能作
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为一种亚稳相存在，其相区位于延伸至低温区的 δ→L 和 H→δ 熔融线（虚线）

之间。 
 

 

图4.7  流动场诱导交联聚乙烯非平衡熔融相图。空心点和细实线为结晶数据，用作参考，而

实心点和粗实线为熔融数据。箭头表示熔融线相对于结晶线沿应力轴的偏移方向。 

亚稳 δ 相的存在可通过比较 142 oC 应力松弛和往复拉伸实验中结构熔融行

为的差异性作进一步证明。图 4.8 给出了不同实验模式下随时间演化的一维

WAXD 曲线，也包含了部分特征二维 SAXS 图来反映形态信息。可以发现，拉

伸过程中应力增加均导致相变路径为 L→δ→O→H，这与非平衡结晶相图的预测

一致。由于温度 142 oC 仅跨越 O 晶相区顶部边缘，所有拉伸过程中 O 晶的存在

时间很短。在应力松弛实验中，样品被拉伸至应变 2.4 后静态保持时，应力在初

期有一个突然的快速下降，而随后表现为缓慢松弛，但整个过程中始终维持在较

高的水平（>6.8 MPa），这使得应力从 H 晶相区直接进入稳定的 O 晶相区，注意

此 O 晶相区位于之前定义的亚稳 δ 相区右侧。在这个过程中，我们能直接观察

到 H 晶转变为 O 晶，即 H→O，如图 4.8a 所示。然而，在图 4.8b 所示的往复拉

伸实验中，结构熔融动力学路径为 H→δ→O→L，H 晶转变为 O 晶之前先经历一

个 δ 相，并不是直接的 H→O 转变，这种现象就暗示了在稳定的 O 晶相区内存

在着亚稳的 δ 相区。从图 4.6a 所示的往复拉伸应力曲线可知，应力在应变回复

过程中会快速减小至低水平，因此保证了应力在当前实验条件下（142 oC）能够

快速进入亚稳 δ 相区，从而发生动力学上占优势的 H→δ 转变。随着进一步减少

应力或增加时间，δ 相作为预有序体或亚稳结构将转变为 O 晶，直到应力最终为

0 时，O 晶完全熔融成 L 相。 

在图 4.8b 中，伴随亚稳 δ 相生成也能观察到微弱的晶体衍射信号，可能原

因是：（i）晶体衍射来源于残留的 H 晶；（ii）由于应力到达亚稳 δ 相区之前会短
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暂地穿越 O 晶相区，因此少量的 H 晶可能直接转变为 O 晶；（iii）由于 δ 相自身

的亚稳特性，会有少量 δ 相提前转变为稳定的 O 晶。目前很难确定哪一个是产

生微弱晶体衍射信号的主要原因，但是这些含量非常低的晶体几乎不可能产生非

常强的 SAXS 信号，因此 H 晶转变为 O 晶之前先经历 δ 相的判断是可靠的。值

得一提的是，即使温度低至 123 oC（远低于静态熔点 136 oC），仍能在拉伸回复

实验中观察到 H→δ→O 的转变路径。上述结果不仅证实了亚稳 δ 相区的存在，

同时也反映了在 δ、H 和 O 相之间存在有趣的动力学相互竞争，这与结构有序/

无序化过程中应力滞后有关。H→δ 转变是一个低能垒的快速熔融过程，而 H→O

转变是一个需要较大过应力的慢速有序化过程，因此在应力快速减小过程中，H

晶在动力学上倾向于先“熔融”成 δ 相而不是直接“结晶”成 O 晶，尽管 H 晶和 O

晶中链段排列仅存在微小差异。 
 

 

图4.8  142 oC（a）应力松弛和（b）拉伸回复实验分别对应的一维 WAXD 曲线和二维 SAXS

图。向上箭头表示结构演化方向，红色曲线代表应力开始减小的点。 

再者，从图 4.8a 和 b 中二维 SAXS 图判断，不同熔融路径下生成的 O 晶表

现出明显的形态差异性。在应力松弛实验中，与 O 晶对应的 SAXS 信号为垂直

于拉伸方向的两散射条纹，而在拉伸回复实验中除了垂直于拉伸方向的散射条纹

之外，还存在沿拉伸方向的椭圆散射信号。条纹散射对应的是棒状结构，而椭圆

信号一般认为源于取向的片晶。以上结果说明，存在于不同相之间的非平衡热力

学稳定性和动力学竞争共同促使交联 HDPE 呈现出丰富的相行为，并导致多样

化的终态结构和形态。 

4.3.5  温度驱动的相变 

通过固定应变的升降温实验，前面构建的非平衡结晶或熔融相图被证明也能

够预测温度驱动的相变行为。图 4.9a 所示为代表性的加热过程，样品先在 112 oC

拉伸至应变 2，然后长时间静态保持直到应力达到稳定值约 8.1 MPa，随后开始

持续升温。一维 WAXD 曲线清晰地表明升高温度会诱导 O 晶转变为 H 晶。当 H
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晶完全熔融后，在 SAXS 图上仍能观察到条纹散射信号，说明生成了 δ 相，因此

整个加热过程中的结构转变路径为 O→H→δ→L。结合另外三组实验进一步验证

了冷却过程中的相变路径，先将样品在 180 oC 条件下拉伸至不同应变，随后利

用低温高速氮气快速降温。需要注意的是，伴随温度降低会不可避免地发生应力

松弛。在拉伸应变 1.3、应力 3.3 MPa 下（图 4.9b），降低温度会导致结构转变

路径 L→δ→O。在拉伸应变 1.8、应力 6 MPa 下（图 4.9c），转变路径为 δ →H→O。

在更大应变 2.2、应力 11 MPa 下（图 4.9d），降低温度直接诱导 H→O 转变。尽

管由于实验测试上的困难，升降温过程中应力难以与拉伸温度精确关联，但是定

应变条件下，加热或冷却导致的相变行为基本能够被非平衡结晶或熔融相图所预

测，如图 4.10 所示。 
 

 

图4.9  固定应变条件下，样品在加热或冷却过程中的一维 WAXD 曲线。（a）样品在 112 oC

拉伸至应变 2 后的升温实验，红色曲线表示结构开始形成或者消失的点，向下箭头表示结

构演变方向；（b-d）样品在 180 oC 拉伸至应变分别为 1.3（3.3 MPa）、1.8（6 MPa）和 2.2

（11 MPa）后的降温实验，短虚线表示降温的起始点，向上箭头表示结构演变方向。 
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图4.10  样品在加热或冷却过程中的结构转变路径。I、II、III 和 IV 分别对应着图 4.9a、b、

c 和 d 的实验结果。 

4.3.6  晶格参数 

为了理解流动场诱导的 O↔H 晶型转变，我们进一步分析了晶体晶格参数的

变化。图 4.11a 比较了不同温度下拉伸样品断裂前的最后一幅一维 WAXD 图，

图中衍射峰均对应于 H 晶（100）晶面。可以发现，随着温度从 127 增加到 196 

oC，（100）h 衍射 2θ 角从 14.3 持续减小到 13.45o，表明 H 晶发生了晶格膨胀，

这一方面源于升温导致的晶体本身热膨胀，另一方面可能是由流动场诱导的链构

象缺陷所引起。根据 Bragg 方程（2dsinθ = λ，λ 为 X 射线波长）计算，图 4.11b

给出了 H 晶（100）h 和 O 晶（110）o 在不同温度下的晶面间距。可以发现，升

高温度导致 d(100)h 近似线性地增加，对应斜率 d(100)h / dT 约为 3.6×10-4 nm/oC。但

是 d(110)o 呈现出依赖于拉伸温度的两种不同变化趋势，即低于 131 oC 时基本保持

不变，而在高于 131 oC时近似线性增加，对应斜率 d(110)o / dT 约为 7.1×10-4 nm/oC。

晶面间距的不同变化趋势导致 d(100)h 和 d(110)o 相交于两个温度点，分别为 110 和

151 oC。 

以上涉及到的三个特征温度对于我们理解流动场诱导聚乙烯结晶相变很重

要。首先，拉伸诱导 O 晶无序化在 131 oC 开始出现，该温度恰好对应聚乙烯材

料的 α2 力学松弛[20]。α2 力学松弛源于晶格中链段显著的扭曲振动，其导致晶体

熵增，正如已有实验证实此温度下损耗模量会有一个突增[21]，因此拉伸也更容易

引入链构象缺陷，导致晶格膨胀。其次，在相同温度下根据晶格空间关系，链构

象有序的 O 晶 d(110)o 一定小于链构象无序的 H 晶 d(100)h。从这个角度看，H 晶不

可能在温度低于 110 oC 时形成，因为无论多大应力，d(100)h 都小于 d(110)o（见图

4.11b）。同样的道理，O 晶也不可能在温度高于 151 °C 时形成，而 151 oC 恰好

符合非平衡结晶相图中 O 晶相区的最高点。在 110 和 151 oC 之间的温度区间，
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H 晶和 O 晶均能存在，并且施加应力能导致二者之间的相互转化，如图 4.11b 中

黄色区域所示。 
 

 

图4.11  （a）不同温度下拉伸样品断裂前的最后一幅一维 WAXD 图。衍射峰均源于 H 晶

（100）h晶面。（b）不同温度下 H 晶（100）h和 O 晶（110）o的晶面间距。d(100)h计算采用

样品断裂前的最后一幅一维 WAXD 图，而 d(110)o计算采用样品断裂前或者 O 晶开始转变为

H 晶前的最后一幅一维 WAXD 图。 

4.3.7  非交联聚乙烯实验 

为了验证前面在交联 HDPE 体系中构建的非平衡结晶或熔融相图，我们又

对非交联 HDPE 样品进行了研究。拉伸温度从低到高依次为 132、137、142、147、

150 oC，每个温度点分别实施六种不同应变速率的拉伸，即 0.3、3、5.9、10、14.3、

16.7 s-1，应变固定为 3，完成拉伸后样品等温结晶 30 s。采用 30 ms 时间分辨的

WAXD/SAXS 技术在线跟踪样品结构演化，实验是在北京光源（BSRF）1W2A 小

角站进行的（X 射线波长为 0.154 nm），其他与交联 HDPE 样品相似的实验细节

将不再重复叙述。需要注意的是，拉伸温度为 150 oC 时，样品因强度低，极易发

生断裂，所以我们主要展示 132、137、142 和 147 oC 四种温度下的实验结果。 
 



第四章  聚乙烯熔体非平衡相图 

76 

 

图4.12  流动场诱导非交联 HDPE 熔体结晶实验。（a）温度 137 oC、应变速率 14.3 s-1拉伸

过程中的工程应力-时间曲线。样品被拉伸至应变 3 后等温保持 30 s（△t）。（b）相应的二维

SAXS 和（c）WAXD 图。箭头分别指示 SAXS 图中条纹散射和 WAXD 图中晶体衍射信号，

拉伸沿水平方向。 

图 4.12a 以温度 137 oC、应变速率 14.3 s-1 拉伸实验为例，给出了拉伸过程中

典型的工程应力-时间曲线。可以发现，工程应力先经历初期的快速增加，随后达

到一个极大值（可能与分子链发生解缠结有关），然后开始下降，直到进入应变

硬化区。图 4.12b 和 c 分别显示了相应的二维 SAXS 和 WAXD 图，拉伸沿水平

方向。图中箭头指示的结构信号与交联 HDPE 样品中一致，据此我们可以定义出

结构生成的临界应力。 
 

 

图4.13  （a）温度 147 oC 不同应变速率拉伸过程中的真应力-时间曲线。黑色圆点表示 δ相

开始出现的位置。（b）不同实验条件下结构生成的临界应力。 

图 4.13a 以温度 147 oC 的拉伸实验为例，给出了不同应变速率下的真应力-
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时间曲线，真应力（σtrue）与工程应力（σeng）之间的关系为  exptrue eng   。

可以发现，拉伸过程中真应力随时间单调增加，并且高应变速率对应着更大的拉

伸应力。有意思的是，不同应变速率下 δ 相生成的临界应力基本保持不变（约 1.9 

MPa），说明高温（过冷度ΔT<0）时结构生成的临界应力基本不依赖于应变速率，

这与前面 4.3.3 章节的实验结果一致，同时也是我们选择应力作为流场参数的一

个原因。然而低温（ΔT 0 ）时过冷度对晶体成核有明显的推动作用。在这种情

况下，结晶相图中 L→O 和→O 转变对应变速率具有依赖性，这是因为 L 和相

均处在 O 晶熔融线以下，即它们是一种亚稳结构。相比之下，L→和 O→H 转

变对应变速率的依赖性可能比较微弱，主要原因是和 H 相形成十分依赖于流场

强度而不是过冷度。图 4.13b 总结了不同实验条件下结构生成的临界应力，可以

发现拉伸过程中结构转变遵循 L→δ→C（C 表示晶体），这与交联样品的实验结

果一致。  
 

 

图4.14  不同温度下拉伸获得的一维 WAXD 曲线（应变速率 14.3 s-1、应变 3）。红色箭头表

示 H 晶发生了晶格膨胀。 

图 4.14 给出了不同温度下拉伸获得的一维 WAXD 曲线（应变速率 14.3 s-1、

应变 3）。拉伸温度为 132 和 137 oC 时，只能观察到 O 晶生成。当温度增加至 142 

oC 时，H 晶和 O 晶同时出现。而在更高温度 147 和 150 oC 下，拉伸只能诱导 H

晶生成。其中，150 oC 时 H 晶（100）晶面衍射 2θ = 20.2o，明显小于 147 oC 时

2θ = 20.5o，说明 H 晶发生了晶格膨胀，这与图 4.11 中交联样品的实验结果类似。 
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图4.15  拉伸停止后样品等温保持过程中的结构转变（应变速率 16.7 s-1）。（a）142 和（c）

147 oC 时一维 WAXD 曲线的时间演化。（b）142 和（d）147 oC 时 O 晶（110）晶面和 H 晶

（100）晶面衍射强度的时间演化。 

由于非交联 HDPE 熔体难以进行拉伸回复实验，我们将样品拉伸至应变 3 后

等温保持 30 s，观察应力松弛过程中发生的结构熔融行为。图 4.15a 和 b 给出了

拉伸温度为 142 oC 时的实验结果，可以发现 O 晶含量增加与 H 晶含量减少几乎

出现在相同的时间段内（即△t = 13 s），说明发生了 H→O 晶型转变。而拉伸温度

为 147 oC 时（图 4.15c 和 d），O 晶和 H 晶含量均持续减少，表明无明显的 H→O

晶型转变。因此，应力松弛实验结果符合交联聚乙烯非平衡熔融相图的描述。 

基于以上实验结果，我们在图 4.16 中构建出非交联聚乙烯的非平衡结晶相

图，同时标出了不同相结构对应的链构象特征和空间点阵。该相图在整体形状上

类似于交联聚乙烯的结晶相图（见图 4.5），但是由于分子参数的不同，彼此存在

临界应力上的差异。 
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图4.16  流动场诱导非交联聚乙烯的非平衡结晶相图。 

4.4  讨论 

4.4.1  热力学 δ 相 

利用流动场诱导的非平衡结晶和熔融相图，几乎聚乙烯材料中所有关于流动

场诱导结晶的实验现象都能被很好地理解。不管是流场还是静态条件下，其中一

个充满争议的话题是关于非晶预有序体[22-24]。根据定义，预有序体是一种介于熔

体和晶体之间的瞬态中间结构，它通过降低能垒来促进晶体成核。然而，它是一

种热力学相还是一种动力学状态长期以来尚无定论。当前工作通过两种实验现象

证明 δ 是介于无定型熔体和有序晶体之间的非晶结构，即（i）结晶过程中，SAXS

条纹散射早于 WAXD 晶体衍射出现；（ii）熔融过程中，SAXS 条纹散射则晚于

WAXD 晶体衍射消失。就加速成核而言，δ 结构的确起“预有序体”的作用。然而，

考虑到定义热力学相的物理基础，δ 可能是一种独立的有序结构而不仅仅是作为

其他相的前驱体。首先，在温度高于 200 oC 的拉伸过程中，能观察到 δ 独立于

晶体出现。其次，结晶（图 4.5）和熔融相图（图 4.7）给出了涉及 δ 结构转变的

方向和动力学路径，其在应力-温度参数空间能被准确表达。再者，δ 结构与熔体

或晶体之间的转变是可逆的，这种依赖于外场参数的可逆转变特性是热力学相的

一个非常重要的特征。因此，正如非平衡结晶和熔融相图所体现的那样，当前工

作中定义的 δ 结构是一种热力学相，它既可以是稳定的也可以是亚稳的，具体状

态取决于应力-温度参数。另外，当前的 X 射线散射数据表明 δ 相具有明显取向

且密度高于无定型熔体，但是无长程有序，从这些特征看它类似于液晶有序。 

正如之前的描述，存在于 L、δ、H 和 O 相之间依赖于应力的可逆相变导致

了丰富的流动场诱导结晶动力学路径。在温度高于 L-δ-O 三相点时，δ 相既能在

流动场施加过程中从 L 相中成核，也能在应力减小时从 O 或 H 晶中熔融产生，
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这些在高速短期（short-term）流动实验中可能很难区分出来。在 O 晶熔融线以

下，O↔H 转变对应负的斜率 dTO-H/dσ 且存在亚稳 δ 相区，它们为聚乙烯材料结

晶过程提供了更多的选择。归因于结构有序化与无序化之间存在的应力滞后或者

我们定义的过应力，亚稳 δ 相不仅能作为一种瞬变的中间预有序体，促进拉伸过

程中 O 晶从 L 相中成核（L→δ→O），同时它也能在应力减小过程中通过 H 晶

直接跨越 O 晶相区生成（H→δ→O）。 

4.4.2  平衡与非平衡相图 

聚乙烯材料非平衡应力-温度相图与其平衡的压力-温度相图相比存在本质

区别。当前实验条件下，约 3 MPa 的单轴应力足以诱导 H 晶生成，然而静态时

需要约 300 MPa 的高压才能观察到 H 晶出现[25]，二者存在两个数量级的差别。

究其原因，聚合物的长链特性使得应力通过链取向能直接诱导链构象有序[26,27]，

它可以进一步与密度耦合[28]，然而压力是直接通过体积压缩来改变密度。过大的

应力能破坏构象有序，引起链构象缺陷，从而导致具有负斜率（dTO-H/dσ）相界

的 O→H 转变。这种现象类似于压力诱导无序化，正如 Rastogi 等人在结晶性聚

合物聚甲基戊烯 [poly(4-methylpentene-1)]体系中的实验观察 [29]，它支持了

Tammann 关于可逆熔融的推测[30]。总之，当前实验证明了流动场诱导的非平衡

相变在本质上不同于平衡相行为，其背后的物理机制仍然等待我们去发掘。 

4.4.3  相图的指导意义 

本实验中构建的非平衡结晶和熔融相图在以下两个方面具有重要指导意义。

首先，δ 相在温度远高于聚乙烯静态平衡熔点时仍然存在，这种流场诱导的结构

有序化可能对高分子非线性流变行为提出新的解释。应变硬化或软化等非线性流

变学现象通常利用管道压力或近晶相互作用进行解释说明[31,32]，然而并没有直接

的实验证据。这些非线性流变行为可能源于流动场诱导的构象或结构有序以及密

度涨落等，就这方面而言，在聚乙烯材料流变学研究的温度窗口（高温）中仍能

观察到 δ 有序相，可能首次为结构化的非线性流变学研究提供案例。其次，应力

-温度非平衡相图本质上是高分子材料的加工相图。相图中丰富的流动场诱导结

晶或熔融路径为聚乙烯产品加工提供了详细参考，可以指导在二维参数空间（流

场强度-温度）中调控和设计材料内部结构形态，从而改善加工或产品性能。典型

的例子是非平衡相图可以解释聚乙烯熔体加工中存在的挤出温度窗口，在该温度

窗口（150 oC 附近）中能实现稳定的熔体挤出。经过 Keller 等人的深入研究，H

晶生成被证明是这种特殊流动行为的结构原因[33]，这与结晶相图（图 4.5）的预

测相吻合。考虑到全球每年消费约 9000 万吨聚乙烯（占所有高分子材料总消费

量的 1/3），我们可以想象非平衡相图将会为聚合物加工工业带来重要影响。 
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4.5  小结 

在本章中，基于交联和非交联 HDPE 样品，我们成功构建了流动场诱导聚乙

烯结晶和熔融的非平衡相图。相图共包含四个相区，分别对应熔体（L）、δ 相、

H 晶和 O 晶。非晶 δ 被证明是一种热力学相而不是动力学状态，其稳定性取决

于具体的应力-温度参数。在稳定的 O 晶相区，δ 相能够作为亚稳的预有序体促

进结晶发生，而在 O 晶相区之外，它又能作为独立的热力学稳定相存在，即使温

度远高于聚乙烯静态平衡熔点。另外，O 晶和 H 晶晶格参数分别展现出不同的

温度依赖性，这决定了流场作用下它们的形成和相互转化关系。存在于 L、δ、H

和 O 相之间伴随应力滞后的可逆相变导致了丰富的流动场诱导结晶动力学路径，

它们对于精确调控聚乙烯材料在加工过程中的结构和形态演变具有重要的指导

意义。 
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  拉伸诱导聚 1-丁烯结构与形态转变 

5.1  引言 

流动场诱导高分子结晶本质上是一个非平衡热力学相变，其对结晶性高分子

材料工业加工具有重要意义[1-6]。在通常的注塑、挤出、吹膜和纺丝等加工过程

中，高分子熔体会不可避免地经历各种复杂的剪切或拉伸流场[7-9]。流动场对结

晶的主要贡献包括数量级地加速结晶动力学[10-12]和改变晶体形态（如生成 shish-

kebab 等）[13-17]，这些对最终的高分子制品性能具有重要影响。由于半结晶性高

分子材料的多晶态特性，施加流动场也能诱导产生区别于静态条件下温度决定的

热力学相或动力学路径，比如聚乙烯（PE）六方相[18,19]、等规聚丙烯（iPP）晶

[20,21]和有序度介于无定型熔体和有序晶体之间的预有序结构等[22-25]。于此同时，

不同相或形态之间的热力学和动力学竞争也是一个重要研究课题，深刻影响着流

动场作用下聚合物的非平衡相行为。然而，当前主流的描述流动场诱导结晶的熵

减理论是基于粗粒化、近平衡的处理方法，并未涉及到不同相或形态之间的热力

学和动力学竞争问题[19,26,27]，这也许恰好反映了流动场诱导高分子结晶的非平衡

特性。 

在多种情况下，流动场诱导结晶表现为多相共存而非只有热力学最稳定状态

[18-21,28-30]。涉及到晶体成核和生长的相变动力学被认为在决定非平衡结晶过程中

扮演着重要角色，这可能遵循 Ostwald’s 相阶定律[31]。我们近期的实验结果表明，

对聚合物熔体施加高速拉伸能够促进亚稳结构生成，比如聚乙烯六方相和等规聚

丙烯晶[32,33]。流动场诱导亚稳相生成可能具备动力学优势，主要归因于它们对

链构象缺陷具有相对高的忍受能力，而这与其本身结构的高熵特性有关。伴随流

场停止后的应力松弛，这些热力学亚稳相可能进一步转变为稳定相或者重新熔回

无定型熔体，依赖于它们的热力学稳定性。Keller 等人在聚乙烯高压结晶实验中

首次对此过程进行过系统分析，发现六方晶和正交晶的热力学稳定性随晶体厚度

会发生逆向变化[31,34]。而在流动场条件下，Balzano 等人[24]研究了聚乙烯熔体在

熔点附近一步剪切后的结晶动力学，发现剪切过程中生成的预有序体尺寸会对其

热力学稳定性产生重要影响，比如大尺寸的预有序体会在剪切停止后转变为晶体，

而小尺寸的则发生熔融。 

作为一种多晶型聚合物，聚 1-丁烯（PB-1）因其出色的物理和机械性能成为

商业上具有高价值的高分子材料[35]，同时也被看作是研究聚合物相变行为的理想

实验样品。依赖于结晶条件，聚丁烯主要表现出以下的多晶态[36-38]：晶型 I（Form 

I），Twined 六方结构，31 螺旋链构象，熔点为 120-135 oC；晶型 I' （Form I'），
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untwined 六方结构，31螺旋链构象，熔点为 90-100 oC；晶型 II（Form II），四方

结构，113 螺旋链构象，熔点为 110-120 oC；晶型 III（Form III），正交结构，41 螺

旋链构象，熔点为 90-100 oC。常压下直接冷却高温 PB-1 熔体会生成 Form II 晶

体，但它是热力学亚稳相，室温保持时会逐渐转变成稳定的 Form I，而施加拉伸

变形可加速这一转变过程[39]。Form I'通常在一些特殊条件下生成，比如超薄样品

[40,41]、记忆熔体[42]、共聚物[43-46]、无规立构体[47,48]以及高压等[49-53]。在 PB-1 溶

液结晶条件下均能观察到 Form III 和 I'的生成，其依赖于溶液浓度、溶剂成分和

结晶温度等条件[54-57]，通过拉伸作用 Form III 和 I'能进一步转变成 Form II[36]。施

加流动外场可以改变晶体结构和形态，使得其成为改善 PB-1 材料性能的一种有

效方法。目前已经进行了许多剪切或者拉伸实验，试图理解分子或加工参数对

PB-1 成核或 shish-kebab 形成的影响，然而很少有实验关注晶体静态熔点以上的

结构或者形态转变行为，它们实际上在 PB-1 产品加工的早期阶段会不可避免地

涉及到。 

在本章工作中，结合拉伸流变和同步辐射 X 射线衍射和散射（WAXD/SAXS）

技术，我们原位研究了 PB-1 熔体在不同温度和应变速率条件下拉伸诱导的结构

和形态演变行为，并基于此分别构建了非平衡结构和形态相图。通过分析 Form 

III 的相变行为以及 Form II 的结晶动力学，流动场诱导结晶的非平衡物理过程被

证明既涉及结构相关又涉及到相尺寸相关的亚稳定性。同时，结合 SAXS 形态学

表征，发现升高温度将导致拉伸诱导的网络向 shish 转变。当前工作通过结构和

形态研究有助于揭示流动场诱导 PB-1 熔体结晶的非平衡特性。  

5.2  实验部分 

PB-1 样品（牌号为 PB0110M）由 LyondellBasell Industries 公司提供，其数

均（Mn）和重均（Mw）分子量分别为 230 和 711 kg/mol。静态条件下，Form II

的熔融温度经 DSC（TA Instruments DSC 2920）测试约为 117 oC（见图 5.1）。初

始 PB-1 粒料首先在真空压片机中高温熔融并均匀压制成厚度为 1 mm 的薄片，

压片温度 190 oC、压力 10 MPa，随后将其裁剪成尺寸为 30×20×1 mm3 的矩形小

片用于拉伸实验。采用实验室自制的双辊拉伸流变仪对样品施加拉伸[68]，它能够

精确定义温度场和拉伸流场，其工作原理如图 5.2a 所示。样品两端通过夹片固定

在采用齿轮啮合的两个转动辊上，利用伺服电机驱动两转动辊朝相反方向同步旋

转实现对样品的拉伸。由于被拉伸样品长度始终为两辊间距 Lo（20 mm）保持不

变，所以能够获得 Hencky 拉伸应变（ε）。拉伸应变速率为 2 / oV L  ，V 是单个

辊的旋转线速度。所有拉伸部分包括转动辊、夹片和样品等均位于加热腔体内，

腔体两侧留有通光口，采用 Kapton 膜密封，允许 X 射线穿透样品。 
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图5.1  PB-1 样品的 DSC 测试曲线，升降温速率均为 10 oC/min。初始样品只包含 PB-1 晶

体，其熔融温度经第一次升温测试为 127 oC。在随后的降温过程中，Form II 发生结晶，结

晶温度为 75 oC。待 Form II 完全结晶后，立即进行第二次升温测试，获得 Form II 晶体的

熔融温度为 117 oC。 

图 5.2a 进一步描述了拉伸实验流程。为了避免拉伸之前样品内部残存有序

结构，每个样品先被加热至 190 oC 并保持 10 min 消除热历史，随后以 8 oC/min

的降温速率冷却至温度 Tc 进行拉伸。采用缓慢流通的氮气作为加热介质，目的

是使样品受热均匀并防止在空气环境中发生氧化降解。扭矩传感器在样品拉伸过

程中实时采集应力信息。本实验中，选择拉伸温度范围为 100~150 oC，即从低于

到高于 Form II 熔融温度。实验的另一个变量是应变速率，从低到高依次为 1、

17、25 和 33 s-1，拉伸应变为 3 保持不变。于此同时，采用上海同步辐射光源

（SSRF）BL19U2 线站 WAXD 和 SAXS 技术原位跟踪拉伸诱导的结构演变，时

间分辨为 30 ms，X 射线波长是 0.103 nm。Pilatus 1M 探测器用于采集二维 X 射

线衍射和散射图，其像素点数目 1043×981，单个像素点大小 172×172 μm2。WAXD

测试中样品到探测器距离经 Y2O3 标定为 281 mm，SAXS 测试经牛筋蛋白标定为

2265 mm。采集的二维 WAXD 和 SAXS 图利用欧洲同步辐射光源（ESRF）编写

的Fit2D软件作进一步计算分析，再此之前均扣除拉伸流变仪和空气的背景散射。 
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图5.2  （a）实验室自制的拉伸流变仪工作原理图和实验流程图。（b）106 oC 下不同应变速

率拉伸对应的真应力-时间曲线（应变为 3）。 

5.3  实验结果 

图 5.2b 以 106 oC 下不同应变速率拉伸实验为代表给出了典型的真应力-时

间曲线。较高的应变速率引起初始更陡峭的应力增加以及应变为 3 时更大的拉伸

应力，表明高应变速率对应着更强的流场。样品被拉伸至应变为 3 后等温保持

120 s，期间应力呈现出先快速降低随后又缓慢下降的趋势。在整个拉伸过程中，

采用 30 ms 时间分辨 WAXD 和 SAXS 分别对其结构和形态演化进行原位观察，

主要结果如下。 

5.3.1  WAXD数据 

①  Form III晶体生成 

图 5.3a 显示了结晶后的样品对应的典型二维 WAXD 图，同时依据一维强度

曲线上散射峰峰位标出了各衍射信号的晶面归属。2θ 角分别为 7.8、11.1 和 12.2o

的三个较强特征信号分别源于 Form II 晶体的（200）、（220）和（213）晶面衍射， 

观察到 Form II 晶体的生成与通常的熔体结晶实验相一致。然而，比较意外的是

在 2θ 角为 8.3o的位置能观察到 Form III（200）晶面衍射，由于 Form III 结晶度

相对较低，其他特征衍射峰难以观察到。拉伸 PB-1 熔体诱导 Form III 晶体生成

在之前的研究中尚未报道过，本工作采用高时间分辨检测技术首次给出实验证据。 
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图5.3  （a）结晶后的样品对应的典型二维 WAXD 图，双箭头表示拉伸沿竖直方向。（b）不

同温度下随应变演化的二维 WAXD 图，应变速率 33 s-1。最右边一列表示拉伸停止之后采

集的第一幅 WAXD 图。（c）结晶后的样品对应的典型一维 WAXD 曲线。（d）不同温度、应

变速率条件下拉伸过程中 Form III (110)和 Form II (220)衍射峰强度的最大比值。 

Form III 表现出亚稳特性，并且具有非常短的生命周期。以 33 s-1 拉伸实验

为例，图 5.3b 给出了不同温度下随应变演化的二维 WAXD 图，为了方便比较，

这里仅选取图 5.3a 中局部放大区域。升高温度时总体 WAXD 强度不断减弱，表

明升温对 PB-1 结晶产生抑制作用。当温度达到 150 oC 远高于 Form II 晶体熔点

时，在整个拉伸过程中不能观察到晶体信号产生。对于 106 oC 的拉伸实验，Form 

III 晶体的（110）衍射在应变为 2 时产生，当应变增加到 3 时立即消失。然而在

114 和 122 oC，应变由 2 增加到 3 时 Form III（110）衍射表现为增强，但是一旦

拉伸至应变 3 停止后，立即消失。应变速率为 17 和 25 s-1 的 WAXD 实验展现出

相似的演化行为，即 Form III 晶体仅有几十毫秒的存在时间。观察到 Form III 晶

体瞬态的形成和消失过程体现出高时间分辨检测的优势，同时也证明了不同相

（Form III、Form II 和熔体）之间存在动力学竞争。 

通过计算 Form III（110）与 Form II（220）衍射峰峰强之比，可进一步表征

不同实验条件下 Form III 相对于 Form II 的竞争力。图 5.3c 给出了结晶后的样品

对应的典型一维 WAXD 强度曲线，考虑到 Form III 晶体结晶度较低，我们采用

HIII(110) / HII(220)比值来定义 Form III 对 Form II 的竞争力，其中 HIII(110)、HII(220)分

别为 Form III（110）与 Form II（220）衍射峰峰强。为了获得这种竞争关系对温

度和应变速率的依赖性，图 5.3d 显示了不同实验中 HIII(110) / HII(220)的最大比值。

可以发现增加温度和应变速率均能导致 HIII(110) / HII(220)增大，表明高温和高应变

速率更有利于 Form III 生成（相比于 Form II），尽管高温和高应变速率分别起抑

制和促进结晶的作用。注意应变速率为 1 s-1 时，整个拉伸过程中不产生 Form III

晶体，主要原因是低速或者低应力不能提供足够的非平稳驱动力。 

②  Form II晶体熔融 

拉伸样品至应变 3 停止后，通过分析 120 s 内 Form II 相对结晶度的变化研



第五章  拉伸诱导聚 1-丁烯结构与形态转变 

90 

究了样品等温结晶动力学。由于二维 WAXD 图并不完整，无法通过标准的多峰

拟合精确地计算结晶度，因此我们采用一种简化的处理方法来计算 Form II 晶体

的相对结晶度，如图 5.4a 所示。Form II 对整个样品衍射强度 Itotal的贡献可通过

对一定 2θ 角范围内的衍射峰强作积分进行估算，比如 III(200)对应 2θ 范围 7.4o~8.2o、

III(220)对应 10.7o~11.3o及 III(213)对应 11.7o~12.6o，其中 III(200)、III(220)和 III(213)分别表

示 Form II（200）、（220）和（213）晶面的衍射强度。因此，Form II 晶体的相对

结晶度表达式为 ，此计算通过设定纯熔体结晶度为 0 进行修正。需要说明的是，

虽然这是一种简化的计算，但是它能够反映出样品真实结晶度的变化趋势。图

5.4b 给出了温度 106 oC、应变速率 33 s-1 拉伸后的一维 WAXD 曲线，其对应的二

维 WAXD 图如图 5.4c 所示，可以发现在整个过程中晶体取向度基本保持不变。

图 5.4b 中插图显示了 Form II (213)晶面衍射的放大图，其清晰地呈现出衍射强度

随时间的非单调变化，即从 0 到 15 s 强度增加，而随后持续降低。在此期间，无

定型熔体衍射强度表现出相反的趋势（尽管总体上变化不大），说明在等温保持

过程中样品厚度基本不变。采用上述简化的计算方法，我们获得的相对结晶度数

据能很好地反映出这种变化趋势（见图 5.5a），说明它对于表征 Form II 的结晶或

者熔融行为是有效的。 
 

 

图5.4  （a）结晶后的样品对应的典型一维 WAXD 曲线。（b）温度 106 oC、应变速率 33 s-1

拉伸后的一维 WAXD 曲线。插图显示了 Form II (213)晶面衍射的放大图。（c）相应的二维

WAXD 图。拉伸沿竖直方向。 

图 5.5a 显示了 106 oC 下 Form II 相对结晶度随等温时间的演化过程，以说明

应变速率对样品拉伸停止后等温结晶的影响。可以发现，当应变速率从 1 增加到
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33 s-1 时，样品起始相对结晶度（时间为 0 s）由 0.19 增加到 0.38，表明高速流场

对结晶具有强的诱导作用。尽管温度低于 Form II 熔点 117 oC，但是在随后的 120 

s 内四种不同应变速率的实验中相对均呈现非单调变化，即在开始 20 s 内增加，

对应着 Form II 的结晶过程，紧接着持续降低，说明 Form II 晶体发生熔融。结合

图 5.2b 中真应力-时间曲线，可以将 Form II 结晶动力学与应力变化进行关联。

高应变速率下样品遭受更大的拉伸应力，进而有更多的外场功诱导产生更多的晶

核来增强结晶过程。拉伸停止后，由于初始阶段应力始终处于较高水平，因此整

体上仍表现为应力诱导结晶，当应力随时间增加松弛到较小值时，结晶过程减慢

并最终被熔融过程所代替。图 5.5b 进一步给出了应变速率 33 s-1 不同温度下的拉

伸实验结果，可以发现高温通常带来更低的初始结晶度以及随后更快或者更大程

度上的结晶度降低。为了表征晶体熔融行为，我们计算了 120 s 内相对结晶度的

降低程度（D），即 ，其中
maxX 是拉伸停止后获得的最大相

对结晶度，
minX 是 120 s 时的最终相对结晶度。图 5.5c 和 d 分别总结了不同实验

条件下拉伸停止后 120 s 内 Form II 的最大相对结晶度和其随后的降低程度，从

中可以得出两个结论：（i）低温和高应变速率有利于拉伸诱导结晶；（ii）高温和

高应变速率导致拉伸停止后 120 s 内发生更显著的晶体熔融过程。 
  

 

图5.5  样品等温保持过程中 Form II 相对结晶度在不同应变速率（a）和温度（b）条件下的

时间演化过程。不同实验条件下拉伸停止后 120 s 内 Form II 的最大相对结晶度（c）和其随

后的降低程度。 

max min max(X X ) / XD  
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5.3.2  SAXS数据 

①  晶体形态的温度依赖性 

结合 SAXS 实验，我们对拉伸诱导的晶体形态进行了研究。图 5.6 给出了不

同温度下随拉伸应变演化的二维 SAXS 图，应变速率为 33 s-1。与应变为 0 时的

纯熔体散射相比，样品被拉伸至大应变时会产生垂直于流场方向的两个对称

streak 信号，表明形成了高密度的取向聚集体。有趣的是，streak 信号特征展现出

温度依赖性。在 106 和 114 oC 时，赤道中心线上散射信号相对于其两侧而言极

其微弱，而在更高温度 122，130，138 和 150 oC 下，赤道中心线散射要强于两

侧，我们将这两种情形下的特征信号分别定义为 dark-streak 和 bright-streak。其

中，bright-streak 与通常 PE、iPP 熔体拉伸实验中观察到的 shish 信号类似，对应

的是一种棒状结构[69]。忽略具体的形态信息，SAXS 信号强度随温度增加而减弱

的现象与图 5.3b 中晶体衍射的结果类似。尽管 150 oC 拉伸过程中不能观察到晶

体信号产生，但是 SAXS 图上仍有微弱的 bright-streak 信号，这种现象与我们之

前拉伸 PE 和 iPP 熔体的实验结果一致[32,33]，即流动场诱导熔体密度涨落能独立

于晶体存在。 
 

 

图5.6  不同温度下随应变演化的二维 SAXS 图，应变速率 33 s-1。双箭头表示拉伸沿竖直方

向。 

为了说明两种不同 streak 散射信号分别对应的晶体形态信息，我们构造了可

能的电子密度分布图并进行了快速傅里叶图像变换（FFT）。Hashimoto 等人在利

用小角光散射（SALS）研究剪切诱导聚合物稀溶液相分离时，观察到了 butterfly

散射信号，在垂直于拉伸方向的赤道中心线附近也为弱散射区，他们将其归因于

样品中网络状分布的浓度涨落[70]。相比于标准的 butterfly 散射，本实验中观察到
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的 dark-streak 中散射强度更加集中到赤道中心线附近。受 Hashimoto 等人工作的

启发，dark-streak可能也对应的是一种网络状的形态分布，但是具有更高的取向。

为了进一步验证这个推测，我们对产生标准 butterfly 散射信号的实物偏光照片[71]

沿流场方向作适当拉伸，获得了具有更高取向的网络分布图（见图 5.7a，左上）。

随后对该图作快速傅里叶变换，计算得到的傅里叶谱图与 SAXS 中 dark-streak 信

号十分类似，支持了样品内部结构形态可能为网络状分布的推测。另外，我们同

样构造了沿流场方向取向的棒状结构或 shish 聚集体（见图 5.7a，右上），快速傅

里叶变换得到的谱图也展现出与 SAXS 观察的相似性。 
 

 

图5.7  （a）推测的样品内部电子密度分布图（上）以及相应的快速傅里叶变换谱图（下）。

为了方便与实验中 SAXS 测试进行比较，特意添加了 Beamstop 阴影，双箭头表示拉伸沿竖

直方向。（b）应变速率 33 s-1、应变为 3 时不同温度下二维 SAXS 图的方位角强度分布，插

图显示了积分区域。 

为了直观地描述增加拉伸温度导致的网络向 shish 形态转变，我们对应变速

率 33 s-1、应变为 3 时的 SAXS 二维图进行了一维方位角强度积分计算，如图 5.7b

所示。可以发现，赤道最低点（90、270o）与基线（180o）之间的强度差随温度

增加而增大，表明高温有利于 shish 生成。为了定量描述这个过程，我们采用

Ruland 方法粗略地估算了高温拉伸时 shish 的平均长度[69,72]。由于 SAXS 中 streak

信号源于聚合物熔体中的棒状结构，其方位角强度分布直接与棒状体的长度
shishL

及取向程度有关，因此通过对 SAXS 数据进行拟合分析能够获得 shish 尺寸等信

息。一般有两种形式的拟合方程，如果方位角积分峰形满足高斯分布，则表达式

为 

2
2 2

2 2

4
obs

shish

B B
L q




                         （5.1） 

如果满足洛伦兹分布，则关系式为 

2
obs

shish

B B
L q




                          （5.2） 
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Bobs 为散射矢量 q 位置处的方位角积分峰宽， B 与 shish 的取向程度有关。在本

实验中，streak 信号所有的方位角积分峰形均满足洛伦兹分布，表明方程（5.2）

更适合当前体系。从方程（5.2）可知， shishL 和B 分别等于 Bobs-1/q 曲线斜率的

倒数和截距。基于应变速率 33 s-1、应变为 3 时的二维 SAXS 图，图 5.8a 显示了

不同温度下方位角强度积分对应的 Bobs-1/q 曲线。通过对曲线进行线性拟合，可

以得到 122、130 和 138 oC 时平均 shish 长度分别约为 179、400 和 2309 nm。需

要说明的是，由于高时间分辨检测以及高温时相对低的结构含量造成 SAXS 信号

相对较弱，使得拟合的 shish 长度可能与实际值存在偏差，但是从整体趋势上看，

低温的确能导致更短的 shish 生成。按照这个趋势，更低的拉伸温度如 106 和 114 

oC 应该生成更短的结构聚集体，使得其倾向于网络状分布，这间接支持了图 5.7a

中推测的电子密度分布图像。 
 

 

图5.8  （a）不同温度下 Bobs -1/q 曲线（应变速率 33 s-1、应变为 3）。（b）计算的平均 shish

长度。 

②  晶体形态的应变速率依赖性 

除了拉伸温度之外，应变速率也会对晶体形态产生影响。图 5.9 给出了不同

温度和应变速率下应变为 3 时 SAXS 的方位角强度积分图。对于 106 和 114 oC

（图 5.9a 和 b），只有当应变速率为 25 和 33 s-1 时才能观察到明显的 dark-streak

散射，也就是说网络形成需要强流场条件。当应变速率为 1 s-1 时，在子午线方向

（180o）出现弱的散射峰，其对应着取向片晶的生成，主要原因是较低的应变速

率为拉伸过程中片晶生长提供了足够长时间。在 122 oC 下（图 5.9c），应变速率

为 17 s-1 时拉伸过程中产生的是 bright-streak 信号，而 25、33 s-1 时则出现微弱的

dark-streak 散射，表明同一拉伸温度下增加应变速率能促进 shish 向网络形态转

变，但是这仅限于接近 Form II 熔点的温度范围。在更高温度 130 oC 时（图 5.9d），

高应变速率拉伸只能产生 shish 信号。 
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图5.9  温度分别为（a）106、（b）114、（c）122 和（d）130 oC 时 SAXS 方位角强度分布对

应变速率的依赖关系（应变为 3）。 

5.3.3  非平衡结构和形态相图 

根据不同温度和应变速率下 WAXD 和 SAXS 的实验结果，我们构建了流动

场诱导 PB-1 熔体的非平衡结构和形态相图。图 5.10a 所示为结构相图，它包含

三个相区，分别为 Form II 和 III 两相共存区、Form II 相区和熔体。注意，相区

的定义条件是拉伸过程中能够观察到相应的相生成，不考虑其热力学稳定性和含

量。由于总拉伸应变为 3，因此应变速率直接代表了流场强度，采用应变速率作

为 x 轴可以认为是一种简化的描述方法，代表了应变和应变速率的共同作用效

果。正的相界斜率 /dT d表明结晶的发生不再受晶体的静态熔点限制，而是对流

场强度（或应变速率）展现出强依赖性。图 5.10b 所示为形态相图，其同样呈现

出正的相界斜率 /dT d，然而相比于应变速率，温度对于决定晶体形态是网络还

是 shish 起着更重要的影响。 
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图5.10  流动场诱导 PB-1 熔体的非平衡结构（a）和形态（b）相图。 

5.4  讨论部分 

当前工作研究了拉伸诱导聚丁烯熔体在应变速率和温度参数空间上的非平

衡结构和形态转变。基于拉伸流变和 30 ms 时间分辨的超快 WAXD/SAXS 原位

结构测试，我们得到一些有意思的实验结果，总结如下：（i）高速拉伸能诱导 Form 

III 晶体生成，但它是一种亚稳结构，生命周期仅几十毫秒；（ii）尽管温度低于静

态熔点，Form II 晶体在拉伸停止之后的 120 s 内仍表现为熔融；（iii）升高温度

会导致拉伸诱导的晶体形态从网络向 shish 转变。以上实验结果表明施加流场是

调控 PB-1 结构和形态的有效有段，揭示其背后的物理机制有助于加深我们对流

动场诱导高分子结晶非平衡特性的理解。 

5.4.1  流动场诱导结构亚稳定性-Form III 生成 

一个值得关注的问题是高速拉伸下亚稳态 Form III 晶体的形成原因。在温度

高于晶体静态熔点的条件下拉伸仍能诱导 Form II 和 Form III 晶体生成，说明施

加非平衡流场能够改变晶体和熔体之间的热力学相对稳定性。在流场作用下，晶

体等效熔融温度 1/[1/ Δ /Δ ]flow o

m mT T S H  ，式中 o

mT 是晶体静态熔融温度，ΔS 是

链变形导致的初始熔体熵减，ΔH 是晶体熔融焓[73]。当施加高应变速率拉伸时，

分子链发生高取向或强拉伸，导致 flow

mT 大大增加，当超过拉伸温度 Tc 时，就创

造了结晶发生的热力学先决条件。图 5.10a 中相界斜率 /dT d为正值，这与高温

时需要更高的应变速率来克服链松弛或降低成核位垒的推测相一致。另外，相比

于 113 螺旋的 Form II 晶体，41 螺旋的 Form III 晶体被认为是一种不完美的晶体

且具有更低的稳定性[54]。作为非平衡相变的驱动力，流动场在动力学上更有利于

亚稳的 Form III 而不是更加稳定的 Form II 生成，主要原因在于前者熵值较高，

更能容忍链构象和排列缺陷[74]。因此，增加温度或应变速率均能增强 Form III 的

竞争力。注意 Form III 与 Form II 之间的竞争更加依赖于动力学速率而不是热力

学稳定性，正如相图所示应变速率和温度参数空间上没有独立的 Form III 相区。
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但是 Form III 晶体一旦生成，随后立即消失，可能归因于（i）拉伸过程中进一步

增加应力导致 Form III→Form II 转变[36]和（ii）拉伸停止后伴随应力下降发生

Form III→熔体转变。总而言之，Form III 晶体的生成和消失非常依赖于施加的流

场，流场参数决定了 Form III、Form II 和熔体之间的竞争力。 

5.4.2  流动场诱导形态亚稳定性-Form II 熔融 

样品拉伸过程中，晶体等效熔融温度的升高能进一步引起晶体尺寸的变化。

根据临界核厚度表达式 * 4 /[Δ (1 )]/ o

e c ml H T T  （
e 是晶核端表面自由能）[75]，

晶核厚度对 o

mT 展现出负的依赖性。由于施加流动场导致 flow

mT 大于静态条件下 o

mT ，

因此流动场能诱导生成更薄或者尺寸更小的晶核[76]，这与高过冷度下的成核情况

类似。再者，厚度对晶体的热力学稳定性具有很大影响[31,34]， *l 与 flow

mT 之间一对

一的关系表明晶核或者晶体的稳定性对外加流场有很强的依赖性。具体地，晶体

成核或者生长在拉伸过程中占优势，而拉伸停止后，不断减小的应力只允许超过

一定临界尺寸的晶核或晶体存在，更小尺寸的结构将会因不稳定而发生熔融。因

此，温度高于晶体静态熔点 117 oC 时，拉伸停止后 Form II 完全熔融，而在低于

117 oC 的过冷条件下，拉伸停止后 Form II 表现为结晶和熔融的相互竞争。尽管

120 s 内小尺寸晶体熔融占优势，造成总体结晶度降低，但是可以预测随着时间

增加最终仍然会发生结晶。另外，参考我们以前的 PE 熔体实验[32]，施加流场也

会导致有缺陷的晶体生成，表现为晶格膨胀。尽管当前实验中没有观察到 Form 

II 明显的晶格膨胀，但是可能的体积缺陷也会使得 Form II 晶体在应力松弛后发

生熔融。相比之下，高应变速率拉伸不仅能够生成更薄或有更多缺陷的晶体，同

时也为它们的生长和完善提供更短的时间，因此导致拉伸停止后能观察到更大程

度或者更快的结晶度降低（见图 5.5）。 

5.4.3  晶体形态差异性原因 

引起 SAXS 中 dark-streak 散射的网络状晶体形态分布在通常的流动场诱导

高分子结晶实验中并不常见。正如前面提到的，Hashimoto 等人将 SALS 观察到

的 butterfly 信号或网络状浓度涨落归因于剪切诱导的相分离[70,71]。在本工作中，

WAXD 和 SAXS 特征信号几乎同时出现说明网络或者 shish 形态是由晶体组装而

成，并且它们对温度有很强的依赖性（见图 5.6），表明成核速率在决定晶体形态

方面扮演着重要角色。低温条件下，外场功和过冷度共同驱动成核，使得成核比

较容易发生，同时考虑到 PB-1 样品相对窄的分子量分布，拉伸过程中链段水平

上的均匀变形会导致晶核空间分布相对均匀，这种晶核的高密度和相对均匀的空

间分布，有利于晶体网路的形成。与之相反，高温对成核有抑制作用（见图 5.5），

拉伸过程中会生成更低的晶核密度，这将导致局部不均匀的流场分布，进而产生
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沿流场方向高取向的排核或者 shish 结构[77-80]。其他研究者也曾报道过网络状分

布的晶体形态（具体细节与本实验的网络不同），认为它们是由分子链在流场作

用下非均匀的流变响应所引起，比如 Somani 等人[81]将 shish-kebab 网络归因于分

子链缠结的存在、Liu 等人[82]将 scaffold 网络归因于交联样品的动力学非对称性

等。然而，本实验中引起 dark-streak 散射的网络形态是与晶核的高密度以及相对

均匀的空间分布有关，也就是说源于结构原因。这种三维空间上均匀分布且强关

联的取向晶体网络可能会大大增强 PB-1 材料的力学性能。 

5.5  小结 

结合拉伸流变和同步辐射原位 WAXD/SAXS 测试，我们在应变速率和温度

参数空间上分别构建了 PB-1 熔体的非平衡结构和形态相图。30 ms 时间分辨的

超快 WAXD 测试捕捉到亚稳态 Form III 在拉伸过程中形成，其仅具有几十毫秒

的生命周期，证明流场作用下 Form III、Form II 和熔体之间存在热力学和动力学

竞争。Form III 晶体之所以能够在温度远高于其静态熔点时生成，原因是一方面

拉伸导致晶体等效熔融温度升高为 Form III 结晶创造了热力学条件，另一方面

Form III 本身的高熵和低结构有序度赋予了其在动力学上的生长优势，这也是

Form III 相比于 Form II 在高温和高速流场条件下更具有竞争力的原因。在拉伸

停止之后，样品等温保持 120 s，尽管在低温、高过冷度条件下，Form II 结晶度

仍持续减小，说明发生了晶体熔融占主导的过程。这种现象可以从拉伸对晶体尺

寸影响的角度进行解释，即拉伸过程中有利于生成薄片晶，而拉伸停止后伴随应

力减小薄片晶或者缺陷晶体会失去热力学稳定性而发生熔融。因此，WAXD 观

察结果表明流动场诱导高分子结晶既涉及结构相关的亚稳定性，同时又包含形态

尺寸相关的亚稳定性。对于拉伸诱导的晶体形态，SAXS 观察结果表明增加拉伸

温度会导致网络向 shish 转变，这种低温时生成的特殊网络形态主要归因于晶核

的高密度以及相对均匀的空间分布。因此，当前工作论证了在流场参数空间上调

控 PB-1 微观结构和形态可行性，对于优化 PB-1 材料工业加工具有指导意义。 
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总结与展望 

流动场诱导高分子结晶是一个复杂的非平衡相变过程。过去的研究采用两相

模型处理方法，并不能真正地反映其非平衡物理特性，比如缺乏对可能存在的中

间预有序体、不同相之间的热力学稳定性和动力学竞争等现象的描述，而这些在

涉及高温高速流场的实际工业加工过程中会不可避免地发生，可以推测它们在决

定材料加工和使用性能方面扮演着重要角色。正如绪论中提到，美国能源部将材

料非平衡物理定义为 21 世纪材料学科发展的五大挑战之一，因此研究高分子材

料在高速、大应变流场条件下的结晶相变行为不仅能加深对材料非平衡物理的理

解，同时也能服务于每年消费量近 3 亿吨的结晶性高分子材料的加工制造。从工

业加工需求的角度出发，本论文对流动场诱导高分子非平衡结晶相变问题展开研

究，具体结果及结论如下： 

（1）研制了一台立式布局的小角 X 射线散射装置。样品操作区开放自由，

便于安装各种大小型实验仪器，比如薄膜拉伸、熔体挤出、纤维纺丝等加工设备，

实现在线跟踪高分子材料在工业加工环境下的结构演变过程。样品到探测器最大

距离接近 7 m，对应实空间最大结构测试尺度 420 nm，满足从片晶到微孔的检测

需求。结合纳米粒子乳胶液滴干燥实验，对该装置优异的原位结构测试性能进行

了验证。 

（2）设计了具有不同间隔时间的两步拉伸实验方案，发现样品结晶动力学

对间隔时间表现出非单调依赖性，据此将熔体经历一步应变后的结晶过程定义为

三个阶段。在阶段 I 中，成核和链松弛同时发生，源于管道模型的记忆函数仍适

用于描述含晶核的链松弛动力学。少量片晶在阶段 II 中生成，形成的晶体网络会

破坏系统的动力学对称性，导致进一步拉伸时样品内部发生非均匀变形。进入阶

段 III，大量片晶快速生成，使得晶体网络占主导，其重构了系统的动力学对称

性。这三个阶段反映了取向链网络向晶体网络转变的动力学过程。 

（3）在温度-应力参数空间上构建了流动场诱导聚乙烯的非平衡结晶和熔融

相图。相图包含熔体、非晶 δ 相、六方晶和正交晶等四个相区，其中非晶 δ 相既

能作为晶体的亚稳预有序体，又能成为一种稳定的热力学相，取决于具体相区。

不同相之间存在热力学稳定性和动力学竞争交互作用，为结晶和熔融过程创造了

丰富的动力学路径和多样化的终态结构。通过非平衡相图，几乎所有关于流动场

诱导聚乙烯结晶的实验现象都能被很好地理解，为精确调控聚乙烯材料的加工、

结构和性能提供指导。 

（4）对聚 1-丁烯熔体在不同温度和应变速率下的结构与形态转变进行了研
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究。发现相比于 Form II，高温和高应变速率更有利于亚稳态 Form III 生成，这

种情况类似于聚乙烯中六方晶，说明非平衡流场在动力学上更有利于生成具有高

熵和低结构有序度的结构。尽管不同温度下晶体信号类似，但是升高温度会导致

拉伸诱导的晶体形态从网络向 shish 发生转变。我们在温度-应变速率参数空间上

分别构建了非平衡结构和形态相图，其对于优化聚 1-丁烯材料的工业加工过程具

有指导意义。 

基于已有实验，下面对此课题的后续工作做一下展望。建立非平衡相图是描

述流动场诱导高分子结晶最为直接而有效的手段，也是将理论研究应用到工业实

践的关键。然而当前实验中流场条件与真实的工业加工过程还存在差距，尤其是

流场强度和温度范围尚未完全覆盖工业加工窗口。因此，在实验技术上既要研制

能实现更高速流场的原位拉伸、剪切流变装置，又要同步发展更高时间分辨的结

构测试技术。流动场诱导高分子结晶是一个多尺度有序体相互耦合的过程，涉及

链内构象、链间取向和密度等，而通常的 X 射线散射只能跟踪密度涨落和晶体

形成，我们还需要引入其他结构测试技术，如利用新型红外量子级联激光器高速

跟踪链构象和取向变化等。相比之下，非平衡分子动力学模拟可以为高分子结晶

的研究提供更多细节，实现在原子尺度上定量表征分子链变形、链内构象、链间

取向和密度变化等，可在将来的工作中开展。除了实验和模拟研究，非平衡结晶

相变背后的分子机制也需要去突破，在这个问题上非平衡相图可以提供参考，同

时也能作为标准来检验理论模型。绪论中已有提到，应力-构象/取向-密度耦合可

能反映了流动场诱导高分子结晶的非平衡本质，这区别于平衡态相行为，需要将

来更加深入的理论工作。 
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