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摘 要

摘 要

随着工业的发展以及生活水平的提高，高分子薄膜在能源、环保、国防和航

空航天等领域起着越来越重要的作用。由于半晶高分子加工的多步骤、多加工参

数、多尺度结构的特点，如何制备更高性能的半晶高分子薄膜一直是工业界和学

术界所面临的技术难题和基础问题。几乎所有半晶高分子材料的加工都涉及到熔

体和晶体在不同外场(剪切和拉伸场、温度场、湿度场等)条件下的力学和结构

响应，实质上对应的是非平衡过程，在理论研究和实验技术手段上有一定的复杂

性。例如，针对基材后拉伸工艺面临的非线性力学行为中对应的晶体形变与相变

的科学问题，尽管经过近百年的不懈努力，工程师和科学家们积累了大量的实验

证据并构建了理论模型，但仍无法在此基础上在特定尺度结构的本征形变机制问

题上达成共识。

因此，本论文工作试图将半晶高分子中特定尺度结构一一取向片晶簇在不同

单轴拉伸外场条件下的非线性力学行为和结构演化联系起来，回答其本征形变机

制这一科学问题，希望为未来研究更大尺度的复杂结构(如球晶)在三向应力作

用下的本征力学行为和结构演化规律提供理论基础。本论文工作基于聚丙烯干法

单位微孔隔膜的工业背景，结合高时间分辨的同步辐射x射线散射、热分析和

扫描电子显微镜(sEM)等实验手段，分析和研究了干法单拉制备聚丙烯微孔隔

膜的关键加工参数和结构参数，同时跟踪了理想模型材料一一由取向片晶组成的

硬弹性预制膜在不同拉伸外场和温度外场的耦合作用下的多尺度结构演化过程，

促进和推动了对半晶高分子的非线性力学行为的理解和认识。

本论文的主要内容和结论总结如下：

(1)针对干法单拉聚丙烯微孔膜的制备，通过控制变量法改变预制膜挤出

一流延加工外场参数，制备具有不同初始结构的预制膜，模拟工业加工方法制各

得到相应的微孔膜。采用X射线小角散射(SAxS)和宽角衍射(W似D)获取
预制膜的初始结构参数，如片晶和无定形区厚度、取向参数、结晶度等，采用课

题组自制拉伸流变仪获取预制膜的力学性能和弹性回复率，采用sEM表征微孔

膜表面形貌，随后采用图像处理工具Image Pro P1us统计表面孔隙率。通过分析

和对比加工参数、结构参数和性能参数，可以得到以下结论：拉伸比和流延辊温

是影响预制膜结构(片晶取向和尺寸)的关键加工参数，继而影响微孑L膜成孔性

能；预制膜结构参数中片晶取向度和无定形厚度作为关键性结构参数，与弹性回

复率和表面孔隙率均成正相关关系。此外，考虑拉伸诱导片晶向纤维品转化的存

在，针对片晶簇和片晶的折叠链模型提出一个半定量成孔模型，揭示了微孔膜的

表面孔隙率与预制膜初始结构之间的理论关系式。
I
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(2)采用高时间分辨同步辐射x射线小角／宽角散射(SR SAXs瓜，AxD)

原位研究40 oc下聚丙烯取向片晶循环拉伸过程中的结构演变过程，解释其形变

不稳定性。研究发现屈服阶段出现了由片晶长周期计算的微观应变大于宏观应变

的现象。根据能量守恒规律，额外的微观应变所需要的能量需要其他结构转变或

者弹性能释放来提供。考虑到Wu(D检测到的晶体结构变化很微弱，而且在保

持宏观的弹性回复率高达90％以上的基础上，包括晶体在内的所有结构参数都

基本可以恢复到初始值，排除了滑移和熔融再结晶作为主要形变方式的可能性，

晶体以弹性形变为主。源于无定形区内tie链的不均匀分布，针对片晶簇的高取

向特征，提出三相片层结构模型，包括片晶、片晶簇内无定形及片晶簇外无定形。

其中片晶簇内tie链分布密度高，模量高，而片晶簇外则loop链和cilia链分布密

度高，模量低。提出应力诱导的片晶问无定形相发生微相分离作为一种可逆的非

平衡相转变r触发取向片晶簇体系的非线性力学行为二当应力达到临界值时可自

发发生，可解释微观应变大于宏观应变的现象。应力诱导的微相分离对于硬弹性

材料是有一定的普适性的，加深了对半晶高分子材料形变与相变的认识和理解。

(3)构建取向片晶簇在拉伸形变过程中的温度．应变．形态变化的相图。采用

高时间分辨同步辐射sAXs和w埙D在线跟踪聚丙烯取向片晶簇在宽温度范围
内(30．160。C)拉伸过程中的结构演化。结合X射线、SEM、差示扫描量热法

(Dsc)、和动态力学热分析法(DMA)的结果，以d松弛温度(80。c)和熔融

起始温度(135。C)为边界，将实验温度分为三个区间，分析和总结三个区间的

结构演化和形变机理。区间I(30．70 oC)晶体主要以可逆的弹性形变为主，触发

非线性力学行为的是片晶问无定形发生相分离，而非晶体的塑性形变。区间II

(80．130 oc)，晶体链活动性被激发，屈服点附近在无定形发生微相分离的基础

上，温度作用使得附近晶体更容易通过滑移而破碎，伴随着孔洞的生成。随着应

变的增加，滑移的效果更明显，由小角和表面形貌都可以观察到微纤结构的生成。

区间III(140—160 oC)，应力诱导的熔融重结晶起主导作用，大应变情况下以新

生成的纤维晶的滑移为主，整个过程中无孔洞。本工作解释了聚丙烯取向片晶簇

在温度一应变耦合空间的结构演化规律，加深了对半晶高分子形变过程中的基本

结构单元——片晶簇形变机理的温度依赖性的理解，可为精确调控半晶高分子材

料加工、结构和性能提供一定的理论指导。

(4)基于软．硬片层复合材料的屈曲力学模型，采用线性稳定性分析方法在

三相模型的前提下推导出取向片晶簇发生微屈曲的临界应变的计算方法。和实验

临界应变进行对比发现理论值和实验值在死温度以下符合的很好。说明片晶簇

的确有可能选择弹性的微屈曲作为触发非线性力学不稳定性的形变方式。
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关键词：半晶高分子晶体形变与相变取向片晶簇非线性力学微相分离

屈曲模型同步辐射x射线小角散射和宽角衍射
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ABSTRACT

ABSTRACT

With the deVelopment of industry and inlprovement of people’s 1iving level，

poIymer行lms do play a more and more significant mle in ene瞎y，enviro工lmental

protection and aeroSpace and other flelds．Due to the muhipIe step，multi-processing

parameter and multi-scale structure characteristics of semicWstalline polymer

processing，how to produce the high—perfonnance semicrystalline polymer矧ms is stilI

the unsolved tecllllicaI and scienti酊c problem in mdust呵and academia．A1most all me

processings of semic巧stalline polymers involve the mechanical and stmctural

responses ofmelt aIld clysta】underdi触ent extemal丘elds(j．e．，shear and stretch field，

ternperature and humid时fieId)．Due to the nonequilibrium nature of pmcessing，it is

hard to figure out the relationship be撕een nonlinear mechanical behaVior and crvstal

defoHnation and transition出lring poSt=stretching processing for precursor fiIms or

flberS．Although engineers and scientists have obtained a lot of experimemaI evidence

and constructed some theoretical nlodel after nearly one hundred Vears of e圩orts，it still

remains controVersial on the imrinsic defor工Ilation mechanism of specific scaIe

stnlcture in semic叫Stalline polymers．

Therefore，in order to figure out the intrinsic defomlation mechanism，the

nonlinear mechanical behaViors and structural evolutions of sDecific．size stmcmre in

semic巧stallme polymers，i．e．，oriented lamellar stacks，during uniaXial stretching are

related together i11廿1is thesis．This job wilI proVide theoretical foundation for studying

the def-onnation behaviors under triaxial stress of the large卜scale stmctures like

Sphemlites in the如ture．Based on the industrial background on dry process for

producing jsotactic polypropylene(iPP)micr．0porous membrane and with the aids of

uItrafast sync王11．onous radiation small and wide an91e X-ray scattering (SR

SAXS／WAXD)，differential sca皿ing calorimet巧(DSC)，dynamic mechanicalthermal

analysis(DMTA-)and scanning eIectron microscopy(SEP田，the key processing

paurameters and stmctural par锄eters for making micmporous membranes are anaIyzed

in details．Besides，the multi—scaIe structural evolution in hard elastic precurSor 6lms，

which are composed of oriented lamellae，are tracked with the coupled eXtemal flelds，

e龀cts of stretching and temperature．This job will de印en the understanding on the

1．elated scienti石c problem on nonlillear mechanical behaviors in semicrystaIline

polynlers．The mam results and conclusions are summarized as follows：

(1)Focusing on the prcparation of iPP microporous membranes，廿1e stmcture and

mechanical behaVior of isotactic p01ypropylene casting films prepared at di饪Ierent

V
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processing conditions are systematically studied with SAXS厂WrAXD measurements as

well as tensile test．Micr叩orous mo印hologies are also detected by SEM techniques to

check the abiI毋ofprecursor filIlls for pore fonnation．The key stmcture and processing

parameters ofprecursor fllrlls are de6ned a王ter data processing and analysis．Among all

the stⅢctural parameters obtained f硒m X—my scat七ering measurements，thickness of

锄orphous layer and the orientation of lamellar stack show critically positive

correlations with the fomation ofmicropores．Draw ratio and cast roll temperature are

reVeaIed as the key processing parameters，which deter玎1ine orientation and thickness

of IamelIar as well as锄oIphous layer，reSpectiVely，i．e．，key stmcture parameters for

pore f0肌ation．Considering the couplmg efrects of tight folds and Iamellar_nbrillar

戗msfomation，a semi—quantitative defo姗ation model fbr the fomation of micropore

is proposed_to coⅡelate～su—Ace‘porosi够with‘key stmctural一parameters of precursor

film．

(2)The mechanical instabili锣of hard—elastic iPP 6lms witll highly parallel

Iamellar stacks is studied with in—situ ul仃afast SR SAXS and WAXD techniques during

cyclic tensile defo姗ation．UneXpectedly，Ⅱ1e micro—strain，the relative variation of

lamellar periodici饥shows an accelerated increase at the onset ofinstabili够and reaches

Values larger than me corresponding macro—strain aRer yield．Meanwhile， no

irreVersible plastic destmction of c巧stal is obsen，ed．CombiIling the unpredictable

increase of 10ng period and omer s细JcturaI infomlation obtained with in．sim

SAXS／Ⅵ正～XD measurements，stress-induced spontaneous microphase se-paration of

interlamellar amorphous phase is proposed to take responsibil时for yieldbehavior and

出e hyperelastici吼Which stems from the heterogeneous distribution of tie

chai肌rapped entanglement in mterlamellar amorphous nano—layers．This reversible

stress—induced non—equilibrium phase transition of iIIterlamellar amorphous phase is

di圩erent from current pIastic defo衄ation models with c珂stal destruction in semi．

cUstalline polymers but in line with the neady 1 00％elastic recove叫ratio of hard—

elastic films．

(3)The e日bcts of temperatllre on t11e non—linear mechanical behaviors of hard—

elastic iPP fllms are systematicalIy studied with in—situ ultrafast SR SAXS佩硝XD

during uniaxial tensile defoHnation at temperatures f-rom 30 to 1 60 oC．Based on the

mechanical behaviors aJld st九Jctural evolutions in strain—temperature space，three

tempemture regions(I，II and III)are clearly denned with the Q relaxation temperature

(弘80。C)and me onset of melting tenlperarture(矗nsct≈135。C)as boundaries，

Ⅵ
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respectiVely，where din’erent mechanisms dominate the nonlinear defonnations after

yieId．IIl region I，micro—strain in lamellar stacks sm obtains an acceIerated mcrease aRer

yieId and reaches a Value signi丘cantly la唱er t11an corresponding macro—strain s，during

which neither slipping，melting nor cavitation occurs．stress．i11duced microDhase

separation of interl锄ellar amo叩hous is able to account for the hyperelastic behavior

in region I．Above孔in region Il，due to the reduced cohesive strength and enhanced

chain mobili劬the irreVersible reduction of c叫stallinity and me fomation of slender

caVities suggest that c巧stal slipping overwhelms micmphase separation and plays the

major role in nonlinear deformation，during which chains in Iamellar cryStals are pulled

out and rec巧stallize into nano舶rillar bridges．In region III，meIting—rec叫stallization

dictates the nonlillear deformation．A schematic madmap for structural evolution is

constructed in strain。ternperature—space，一、Ⅳhich may guide～the processing of

micropomus membranes for Lithium batce可separatorS as well as other high

performance p01ymer flbers and fiIms．

(4)considering that lamellar stack composed of altematively alTallgjng lamel】ar

c巧stal and amorphous layers is one乜，pical hard—soR 1砌inated nano—composites，

microbuckling instabili妙of l锄ellar stacks is nrst proposed as a new deformation

mechanism to trigger the nonljnear mechanical behavjorS in semic珂stanine polVmers，

due to Pojsson conn．action en、ects during uniaxial tensile de五)彻ation along the IaVer

no肋al as reported jn other composites．Based on the non—equilibrium process of

c巧sta儿jzation and experimental observations，a three—phase theoreticaI model with

lamellar stack(cDrstal and interJ姗enar锄。王phous)and me matrix amorphous laver is

proposed to be the defonllatjon unity in semic巧staIlille polymers．Based on the three．

phasemodeI and the proposition ofbuckIing with shear mode，砜℃deduce the the6reticaI

crjticaI strain for the sinusoidal microbucklingmrough Iinear stabili够anaIysis method．

T趸king hard—elastic isotactic poIypropyIene as an example，the theoretically caIcuIated

critical s仃ain is in agood agreement with the experimental critical strain at temperatures

beIow 0己reIaXation temperature咒．These results suggest that elastic microbuckling is

indeed a possibIe mechanism to trigger nonlinear instabili饥which is different f．rom

current plastic defonnation models with cr)，stal destmction around yield iIl

semic叫stalIine polymers．

Key Wbrds：Semic巧stalliIle p01ymers，crystal defonnation and transition，

oriented I啪eIIar stacks，nonIinear mechanical behaVior， microphase s印aration，

microbuckling，syncllronous radiat．on smaU andwide angle X．ray scat七ering

ⅥI
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第1章

1．1引言

第1章绪论

半晶高分子材料由于其具有成本低、易加工、可回收和热力学性能优异等优

点，广泛应用于各大领域，在人们的日常生活和工业生产中都扮演着十分重要的

作用，其年消耗量已经接近2亿吨，且仍处于不断增长的趋势。[1]高性能高分子

纤维(如超强纤维)和高分子薄膜(如电容器膜、光学膜和锂离子电池微孔隔膜

等)作为传统高分子材料的重要组成部分，是能源、信息等高科技行业发展的基

础支撑材料的重要组成部分。以塑料薄膜产品为例，据统计，全球塑料产品中有

1／4是薄膜制品，高分子薄膜产品的市场份额越来越大。目前，尽管市场上的高

性能材料已经部分实现国产化，但“中国制造”始终面临着各行业中低端产能过剩

与高端产品依赖进口的严峻挑战。由于高分子薄膜行业大都从技术引进和工艺模

仿起步，对高性能产品生产背后的基础问题的研究十分薄弱，对产品加工过程中

对应的基础科学问题并未真正认识清楚，继而在产品研发方面缺乏必要的技术创

新和科技创新。事实上，这些技术壁垒的存在除了人为主观的政治、经济和环境

因素以外，还主要受其他几个客观因素的影响。

图1．1．干法单拉锂电池隔膜预制膜挤出．流延生产线示意图。

首先，半晶高分子材料结晶性能的差异使得同一材料中可能存在不同尺度的

结构。不同的半晶高分子材料链结构和链间作用力不同，在不同的流动场和温度

场条件下生成的晶相和非晶相相互耦合，可能形成从片晶、片晶簇、球晶再到纤

l
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维晶和伸直链晶体等等从纳米尺度到微米甚至毫米尺度的不同尺度结构。理清不

同尺度结构的形成与形变与外场的关系十分困难。

其次，半晶高分子材料的加工一般涉及到两个过程：(1)从熔体到固体的固

化过程和(2)固体的后拉伸过程。[2】前者主要涉及到流动场诱导结晶和结晶动力

学过程，而后者则主要是晶体的破坏与重构。每一个过程都是一个复杂的科学问

题，都有可能影响到最终材料的服役性能。工业生产中每一个过程都涉及到多加

工步骤的生产过程，而每一个步骤又需要同时考虑不同加工参数对产品的影响。

例如，如图1．1所示，干法制备聚烯烃微孔隔膜的第一个过程目的是得到硬弹性

预制膜材料，通过挤出机塑化(i)后经片状口模挤出(ii)，风刀骤冷(iii)，而

后经流延辊的高倍拉伸(iv)后才能得到初始的预制膜。这每一个步骤中的多个

加工参数，包括环境温度、湿度、应变、应变速率甚至是挤出机螺杆和口模流道

的设计对熔体剪切力的控制等等，对预制膜的结构与性能的影响一直是耦合在一

起的。由上述情况可知，正确认识每一个加工步骤的每一个参数对最终产品的结

构与性能的影响对工业界和学术界来说都是一个巨大的挑战。

最后，高性能材料的加工特点是高速拉伸，如双向薄膜拉伸速率超过8州s，

纺丝拉伸速率高达25州s，应变速率都在l 00 so数量级，这些过程都是典型的远

离平衡态问题。而为了实现低成本和高效率，如何更快地生产更好的产品是工业

界和学术界永不停止的奋斗目标。远离平衡条件下，材料不同尺度结构的能量可

以重新分配而形成新结构和形态，是制造高性能材料的物理基础。然而，由于受

到现有理论和实验条件的限制，远离平衡行为至今还无法描述和解释清楚，简单

的外延平衡理论并不能很好地解释非平衡问题。发展全新的理论模型和先进的实

验方法是解决这一问题的根本途径。

由于高分子材料加工非平衡、非线性、非均匀和多尺度的四大特点，尽管经

过近百年高分子工业界和学术界的不懈努力，已积累了大量的实验证据并构建了

理论模型，但仍无法在特定尺度结构的本征形变机理问题上达成共识。高时间分

辨和空间分辨的同步辐射x射线原位检测技术的飞速发展，使得研究工作者们

有条件原位跟踪高分子材料不同尺度结构在高速拉伸过程中的结构演化过程。系

统地研究应变、应变速率、压强和温度等外场条件对高分子材料结构与性能的影

响，在贴近工业加工生产条件的基础上，建立半结晶高分子材料的加工相图，有

望用于指导工业生产，实现特定高性能材料的精准加工。

本章内容在第二部分回顾和总结半晶高分子的多尺度结构与形态(1．2)，第

三部分内容将介绍近年来半晶高分子在不同外场条件下的形变机理研究进展

(1．3)，第四部分则总结了硬弹性材料的制备过程及其形变机理的研究进展(1．4)。

2
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第l章

1．2半晶高分子的结构与形态

十九世纪20年代，H．staudinger提出的高分子学说，带领高分子科学正式

登上历史的舞台。高分子材料和其他金属和小分子材料最大的不同就是长分子链

的特点。其中，链结构是一级结构，包括化学组成、链接方式和空间立构等。链

形态则组成了高分子材料的的二级结构，根据其链柔性的差异，存在几种不同链

形态：伸直链、无规线团、折叠链等；三级结构则是由不同形态结构的分子链组

成的聚集态结构，主要为有序的晶体结构和相对无序的无定形结构等。【3】

高分子材料的不同尺度结构有不同的结构特征，从埃尺度、纳米尺度再到微

米甚至毫米尺度。而不同的结晶条件也可能得到不同晶态的结构。单晶一般是在

极稀的溶液里缓慢结晶生成的单层片晶结构。其中极稀溶液一般质量浓度小于

0．01叭％，其浓度、pH值和其他性质可能都会影响单晶的形状和尺寸，形成条

件相对苛刻。串晶一般在强流场和高温的条件下形成，一般由伸直链形成的shish

和表面外延生长形成的折叠链片晶kebab组成。由于其力学强度一般较高，串晶

的存在通常能大幅提高高分子材料的机械性能。而由完全伸展的分子量规整排列

形成的伸直链晶体强度更高，一般在高压下熔融结晶条件下形成的，常见用于超

强聚乙烯防弹衣的制作。而最常见的球晶晶体则是在熔体冷却结晶或是浓溶液析

出时都可形成，直径一般在微米量级，最大的可达毫米量级，一般在偏光显微镜

下有黑十字消光现象，如图1．2(a)所示。

图1．2．(a)PLLA球晶的偏光显微镜照片(十字消光现象)。【4】(b)染色后的线性低密度

聚乙烯电镜照片(片晶形态)。【5】

和金属晶体或小分子晶体中重复单元的排列结构不同，其链结构较为复杂，

不同形态的晶体结构的最小识别织构单元是片晶结构，如图1．2(b)所示。串晶、

球晶、纤维晶等都是由片晶结构按不同方式堆叠而成。如今关于片晶晶体(纳米

3
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尺度)中的链结构主要有三种主流模型：(i)以B巧ant为代表的缨状微束模型

(fringed．micelle model)、(ii)以Keller和Fischer为代表的折叠链模型(folded

chainmodel)和(iii)Flory的插线板模型。【3】如图1．3(a)所示，缨状微束模型

中分子链在晶区和非晶区互相穿插，单根链可穿过多个非晶区和晶区。如图13

(b)折叠链模型中的分子链在晶体中以折叠的形式排列，由于折叠的规整和松

散程度分为近邻规整和近邻松散两种模型。如图1．3(c)所示，插线板模型中，

结晶过程中分子链并没有近邻折叠，而是无规地排入片晶晶体，继而晶体表面的

分子链的排列方式既不紧凑也不规整。无论是哪种模型，都承认半晶高分子主要

由晶区和无定形区两种成分组成。其中，晶区的分子链排列都较为规整，而晶区

与晶区之间存在较为无序的无定形区，主要由分子链末端或未排入晶格的分子链

组成。因此，对半晶高分子材料形变机理的研究需要同时考虑晶区和非晶区的结

构演化规律。

(a)模型缨状微束模型

输：獭
(b1)近邻规燎摊列模裂 (b2)近邻松散排列模摄

(c)插线扳模型

图1．3．片晶晶体的链结构模型。【3】

4
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第l章

1．3半晶高分子形变机理研究进展

1．3．1晶体形变与破坏

半晶高分子材料的塑性行为是材料科学中研究材料的加工和服役性能的重

要课题。借助于小角和宽角x射线散射、红外、拉曼以及各种显微技术等等，研

究者们跟踪了半晶高分子形变过程中的结构演化，针对晶体的形变与破坏，提出

了各式各样的拉伸形变机理，如晶体滑移理论、马氏体转变、熔融再结晶理论等
世
、丁o

1．滑移理论

曼己lP
PLA鞋曩

Sf霹兰SS

图1．4．单轴拉伸条件下的单滑移示意图。网

K0ller和Peterlill等人借助显微镜和X射线检测等手段都在半晶高分子(特

别是PE)中发现了片晶间和片晶内滑移。【7_10]随后Young等人借用金属材料中

经典的位错理论，[11】发展和推广了高分子材料中的晶体滑移理论。【12，13】图1．4给

出了单滑移系的示意图，滑移面和滑移方向是滑移系的两大元素。其中，滑移面

是发生滑移的晶而，由于高分子链骨架间有共价键的存在，因而一般严格定义为

含有链方向的晶面。滑移方向则是滑移面发生滑移的方向。对于金属晶体而言，

滑移面发生滑移需要满足的必要条件是滑移面的剪切应力达到某个临界值。这点

对于高分子材料也同样适用，且不同滑移系的临界剪切应力也是不同的。【14]

5
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滑移系分为链方向的滑移和垂直于链方向的滑移。如图1．5所示，高分子晶

体中链方向的滑移一般根据滑移程度的不同以及链方向(c)和滑移面法向方向

(n)的不同，可能存在以下三种滑移形式：(a)精细滑移(fine slip)，(b)粗滑

移(coarse slip)和(c)部分晶格的精细滑移等等。【15】实验中可以通过宽角和小

角x射线分别确定c和n的方向来判定发生的哪种链方向的滑移。类似的，垂

直于链方向的滑移是由垂直于链方向的剪切应力引起的，一般发生在初始链方向

垂直于拉伸方向的样品体系中，如图1．5(d)所示。(16】

{c；

雾。觯。

瓣蠼

{100l {{{O{

、i 、／z一 ＼

li}彩，／ 7 ／
}／夕＼ ＼

≮／
、

／’ 、-、。

∥ ＼／
!、、 ＼ 、 i 、

、|／心、
～ ＼

’ ＼ 、、0。。 ，夕
／‘。| ＼

图1．5．高分子晶体内发生滑移示意图。 (a-c)均为链方向滑移： (a)精细滑移(fme

sIip)； (b)粗滑移(coarse slip)； (c)部分晶格的精细滑移。 (d)PE内的垂直于链

方向的滑移。【6】

和金属材料类似，聚乙烯形变的早期可能还会发生孪晶和马氏体相转变。【17‘

19】如图1．6所示，马氏体相变在聚乙烯中具体指的是应力诱导的正交一单斜相变，

可能通过局部均匀的晶体滑移慢慢进行的，与形变发生的温度有关。Butler等人

阻23】借助X射线检测手段观察到了不同的马氏体相变，分析了四种可能的马氏

体相变模式。Kiho等人【24】在单晶形变中发现卸除应力后，单斜晶的散射信号会

消失，说明这是一种亚稳相，受应力控制。
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图1．6．聚乙烯正交晶胞的马氏体相转变示意图。【25】

2．熔融再结晶

考虑到屈服后半晶高分子的塑性形变可能牵涉到折叠链片晶到或多或少的

伸直链纤维结构的转变，而这一过程显然需要大量的分子链重排，FlorV【26]提出了

拉伸过程可能发生熔融再结晶的理论。在局部区域和较短时间内可能发生应变诱

导的熔融，而此时整体材料仍旧在拉伸的过程中保持固体状态。支持这一说法的

主要实验证据来源于半晶高分子受拉伸后纤维结构的长周期只与拉伸温度有关

而与材料初始的长周期无关。【27。31】而考虑到长周期和拉伸温度的依赖性说明晶区

发生了强烈的结构重排，由于拉伸过程的时间相对较短，这不仅仅是退火效果造

成的，还有再结晶的贡献存在。另一方面，Harrison等人阮33】在解释聚丙烯的裂

缝形成过程中从能量角度引入了熔融熵的定义。Gent等人【34】发现在不同的半晶

高分子中，拉伸应力或屈服应力与熔融所需的热力学功有很好的对应关系。

HelIinckX【35】等人利用熔融再结晶理论解释了屈服应力对应变速率的不敏感性，同

时发现屈服发生所需的活化能十分接近于熔融焓。应变诱导的相转变所需要的能

量势垒也可能是直接与熔融焓相关联的。当然，从物理角度来看熔融和塑性形变

是相似的，都涉及到维持晶体结构的链间相互作用的破坏。

7
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第l章

1．3．2无定形形变与破坏

由于晶体通常被认为是保证半晶高分子材料完整性的主要骨架结构，类似于

屈服的非线性力学行为通常归因于晶体而非无定形区的不可逆的塑性形变。【3643]

然而，事实上半晶高分子材料中除了晶体部分，无定形区占据了将近一半或者更

多的体积比例，一般介于晶体与晶体之间的区域，其形变机理的研究理应也是至

关重要的。一般来说当变形温度处于疋以上时，无定形区的形变和橡胶的形变

很类似。

U搦

{c》簿V恶
图1．7．无定形区的形变方式示意图： (a)片晶间滑移(剪切)； (b)片晶间分离；

(c)片晶簇旋转。【6】

如图1．7所示，由于片晶簇受力形式的不同，片晶问的无定形区可能发生以

下几种形变方式：(i)片晶问滑移(剪切)，(ii)片晶间分离和(iii)片晶簇旋转。

【6】上述三种形变方式都伴随着片晶的相对移动，可以借助于无定形相和晶体之间

的散射密度差，利用小角X射线散射观察到。但由于无定形区内分子链和聚集

结构相对无序和松弛的特点，无定形区内部链的结构演化相比于晶体部分的形变

来说很难理解，很难从实验上直接观察到其内部分子链的实际分布或运动，【44却】

8
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第l章

因而采用分子动力学模拟或是其他模拟手段可能对理解片晶问无定形区内各部

分的具体形变更合适些。

如图1．8所示，无定形区的分子链可能以多种形式存在，包括(A)紧密的

折叠段(ti曲tfold)；(B)较为松散的环(statjstical loop)；(c)松散的链末端(100se

chainend)：(D)自由链(freechain)；(E)连接链(tie chain)；(F)受限的链缠

结(trapped entanglement involving tWo statistical loops)等等。【48，49】早期关于共价

键作用的片晶间架桥(tie链)的构想是来源于Keith【50】的电子显微镜照片。而tie

链也的确对于材料的韧性断裂和裂纹扩展很重要。一般用来预测无定形相行为的

理论模型都是基于分子动力学模拟、统计模型以及蒙特卡罗无规行走模型等等。

例如，Nilsson等人【48】采用蒙特卡罗模拟方法模拟了聚乙烯中tie链和受限的链缠

结的存在，发现受限链缠结的浓度越高，对晶体问应力的传递影响越大。而Jabbari

等人【51】的分子动力学模拟采用粗粒化模型，甚至可以直观地观察到100 nm以下

尺度结构(折叠链晶体和其他无定形链)的塑性形变过程。他们的模拟结果表明

纳米尺度的片晶晶体应替代微米甚至毫米尺度的球晶形变，作为决定半晶高分子

材料力学性能的主导因素。

i-二◆。，毒、≮懑 。≥皤二／誓
，

e j；】卜，夕分么髫

A 8孵⋯岛《
’茹1：：¨，{，≯“‘、◇≥＼ ≮；。≥?”'、|强

^

L
C

L
a

图1．8．片晶间无定形区内分子链可能的形式： (A)紧密的折叠段(ti曲t fold)； (B)较

为松散的环(statiSticalloop)； (C)松散的链末端(100se chain end)； (D)自由链

(仔ee chain)； (E)连接链(tie chiaJl)； (F)受限的链缠结(trapped entanglement

involviIlg two statistical loops)。H8】
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第l章

1．4硬弹性材料的制备及其形变机理研究进展

1．4．1千法单拉聚烯烃微孔隔膜加工工艺

干法单拉聚烯烃微孔膜因其熔点和强度等优势，是目前市场上最常见的高性

能隔膜材料之一，也是影响电动汽车电池安全和循环性能的关键材料之一。干法

单拉聚烯烃微孔隔膜加工工艺和其他高性能高分子产品一样，加工过程十分复杂。

如图1．9所示，其制备过程主要包括两个部分：(1)硬弹性预制膜的制备。如图

1．1，高分子熔体由挤出机熔融挤出后骤冷，随后经流延辊高倍拉伸，在强流场和

高过冷度的条件下制备得到的预制膜在一定温度下退火处理后，即可得到由取向

片晶结构组成的硬弹性膜。(2)后拉伸工艺。后拉伸工艺主要包括冷拉、热拉和

热定型三个步骤。硬弹性体膜在室温附近拉伸至一定应变使得片晶得到一定程度

的分离，生成可逆的“微孔核”。在升温热拉的过程中，“微孔核”逐渐转变为微孔

且不断扩大，部分片晶逐渐转变为纤维架桥结构。热定型后使得体系内内应力消

失，稳定微孔结构，最后即制备得到微孔隔膜产品。

瓜丙
l挤逖l，≮‰。。。。。。o 回。回国囤

图l。9．干法单拉聚烯烃微孔隔膜加工工艺示意图。

微孔隔膜的制备过程是多加工步骤和多加工参数耦合的复杂过程。在整个过

程中，涉及到从0．1纳米到1微米甚至几十微米的多尺度结构的演化，需要同时

考虑链尺度、片晶尺度以及纤维晶和微孔等不同结构的变化。因此，只有加强相

关科学问题的基础研究，积累经验和科学理论，才有可能在工业上实现精确控制

微孔结构。制各高性能微孔膜的熔体拉伸冷却、冷拉、热拉实际上是拉伸外场与

温度场协同作用的非平衡过程，虽然已经经过了近百年来大量的研究积累，但至

今还未能建立完善的微观机理。同时硬弹性预制膜的高取向片晶结构是一种研究

片晶簇失稳和屈服等力学行为的理想材料之一，有助于我们进一步理解半结晶高

分子材料的形变机制。

10
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1．4．2预制膜的制备一熔体拉伸冷却
预制膜的制各实际上是熔体拉伸冷却的过程，目的是制备只含有高取向片晶

结构的预制膜。而这一过程实质上是一个流动场诱导结晶的过程，预制膜性能的

优劣实质上是由原料的分子参数和挤出．流延工艺参数所共同决定的。

1．原料的分子参数

分子参数包括分子量、分子量分布、支化度和等规度等都对结晶和结晶动力

学行为有很大影响。Somani等人[52’53]的研究工作发现只有当高分子的分子量超

过某个临界分子量时才有可能取向形成晶核，最终诱导取向片晶的生产，而长链

分子量的存在则明显可以促进这一过程。加拿大的carreau课题组【541、广东工业

大学雷彩红课题组[55’56]以及四川大学杨鸣波课题组[57，58]的多项研究工作均表明

高分子量级分含量的确可以有效提高预制膜中片晶取向以及后期拉伸成孔的孔

分布和尺寸分布的均匀程度，而低分子量成分相比于高分子量成分而己更容易被

破坏而拉伸形成纤维架桥。Sadeghi等人【59]在线性聚丙烯中加入少量长链支化聚

丙烯，大幅度提高了熔体的缠结程度，提高了预制膜中晶体和无定形的链取向。

2．挤出．流延工艺参数

如1．1部分内容所述，挤出一流延过程的每一步骤都涉及到诸多工艺参数，共

同控制拉伸成型过程中的温度场和应力场，继而影响最终预制膜内初始片晶的结

构和微孔膜的孔的结构和力学性能。简单来说，大量研究工作着力于改变材料挤

出流延过程中的挤出速率和流延辊转速来研究其与流延膜的晶体结构之间的关

系。这两个参数是共同决定熔体的拉伸比和应变速率的关键性参数，协同控制拉

伸的流动场强度，继而改变流延膜内晶体结构的存在形式：球晶、片晶、纤维晶

亦或是三者的混合结构。【45，60，61】口模温度、风刀和流延辊温的配合则主要控制了

熔体拉伸的过冷度以及结晶温度，控制分子量的松弛过程。[60，62]流动场强度较小

时，结晶形态主要为球晶或是旋转片晶，而牵伸比较高时，流动场强度较强时才

可能生成稳定的平行排列片晶结构。陋65】同时适当的流延辊温可以得到适合拉

伸成孔的片晶取向和厚度。【60】

3．退火处理

若要得到高硬弹性的预制膜，还需要进行退火处理。退火温度通常是在接近

熔融温度附近的温度进行的，此时分子链在温度的作用下活动性较大，可以在高

温条件下不断调整继而改善片晶晶体的规整性，增加片晶厚度。【661退火后预制膜

的屈服应力明显下降，同时DSC升温曲线一般会在退火温度附近出现一个小的

熔融肩峰。[67_72】目前的研究认为退火过程由于温度和初始结构的不同可能发生两

种结晶行为：一是发生片晶间无定形区的tie链或其他分子链的二次结晶行为，
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【68’73，74】二是发生原始片晶在高取向和高温环境下的熔融再结晶。【67】随着退火温

度和退火时间的升高，预制膜片晶增厚，取向程度增加，继而得到更高的弹性回

复率。【6l'75】

1．4．3后拉伸工艺

1．硬弹性材料形变机理

微孑L膜制孔的另一个关键步骤是后拉伸工艺。第一步拉伸——拎拉是在常温

或者相对较低的温度进行拉伸，目的是使得取向片晶沿着拉伸方向分离开，诱发

缺陷，为后期升温成孔提供先决条件。理解和认识硬弹性体材料在室温下的形变

特点对微孔膜的制备有很好的指导意义。几十年来，很多研究工作都针对有取向

片晶组成的硬弹性材料拉伸过程中的形变机理进行研究，试图解答其硬弹性能的

来源。和常规高结晶度的半晶高分子材料相比，硬弹性材料具有较高的弹性回复

率，说明体系内应具有较高的抵抗永久形变的能力，一般来源于原予或分子间的

相互作用力。因而有理由认为能量控制机理决定了硬弹性高分子的力学行为。

(a)

(b) L簧●0(teNO￡D

eXT￡嘁D

图1．10． (a)纸片形变模型(p印erbell model)； (b)叶片弹簧模型(Ieafspring
model)。【76l
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如图1．10所示，19世纪70年代，研究者们针对硬弹性纤维提出了两种可能

的模型：(a)Clark提出的纸片形变模型(paperbell model)177，78】和(b)Sprague

提出的叶片弹簧模型(Ieaf-springmodel)。【79】两种模型十分相似，但都是建立在

取向的平行排列的片晶与片晶之间存在着一定量的tje链(片晶间的连接链)的

假设上。【78-80】他们认为形变过程中片晶可以以tie链为支点发生变形，当外力消

失后又可以通过反弹回复到初始位置。

为了从根源上解释片晶的形变，Clark从范德华力的角度提出了两种提供回

复力的可能性：片晶弯曲(图1．11)和片晶剪切(图1．12)。【77’78】假定片晶发生

弯曲形变，则链间的范德华力可以在卸载后使片晶回到原始位置，这和弹性梁的

弯曲理论是类似的。而如果是片晶剪切造成的，那么片晶的每个链折叠末端将经

过相邻链折叠的末端，且移动的距离小于晶体的微观屈服应变。通过一定的计算

可以确认片晶弯曲的情况下的确可以得到30％以上的回复率。Statton等人认为

形变时片晶表面增加的表面积可以增加体系能量。【8l】片晶剪切模型相比于弯曲

模型增加的表面积更大，继而得到的表面能更多，可以使片晶在外力卸除时回复

到初始位置。

蝴一删
图1．11．片晶弯曲模型示意图。【78

ST羹^¨tEO TO YlCL尊POlNt

图1．12．片晶间剪切模型(可逆形变与不可逆形变)示意图。【77，781
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除了能量理论以外，还有部分研究工作表明这种硬弹性行为还有可能来源于

熵弹性。G苴r娩和Mtiller等人【82]认为片晶问的无定形区可以为硬弹性材料的弹

性回复提供一定的熵弹性效应。从他们的实验结果来看，应变在5％．10％范围内

熵弹效应可以和能量效应相平衡，与力学曲线上的屈服现象和应变软化现象是相

吻合的。

2．冷拉与热拉工艺研究进展

近年来许多课题组系统性地研究了冷拉和热拉加工工艺对微孔膜的结构和

性能的影响。carreau[83，841、雷彩红课题组[85】和李良彬课题组[86】的实验结果均表

明微孔膜的制备存在最佳冷拉拉伸比(聚丙烯的应变加工窗口约在25％．50％范

围)，一味地增加冷拉拉伸比并不能得到更多更密的孔。拉伸比太小片晶分离程

度不足以产生足够的微孔核，拉伸比太大，片晶骨架破坏形变均匀程度下降，无

法得到稳定和均匀分布的微孔。一Sa曲r的实验结果[83]表明冷拉过程采用较低的应

变速率有助于提高微孔膜的渗透性。而EIyashevich等人【87]的结果表明低应变速

率时，分子链容易从晶体中拉出而纤维化；高应变速率则更倾向于发生片晶破坏

和tie链断裂；只有在合适的应变速率下才有可能发生晶体的弹性形变，得到均

匀分布的微孔。相比于低温下的冷拉过程，热拉过程则是在冷拉结构的基础上进

行的，温度和应力的协同作用主导着片晶一纤维晶的转化从而控制微孔的生长和

扩张。适当增加热拉拉伸比和热拉温度可以促使片晶向纤维晶的转化，增加孔的

尺寸，从而提高微孔膜的渗透性能。【83]更有甚者，如果跳过冷拉工艺只进行热拉

拉伸工艺，在适当的温度和应变速率条件下也有可能制备得到类似的微孔膜。此

时微孑L架桥长度更长，孑L隙率更高，透气性也得到了明显的改善。【88】

本论文的研究内容与意义

以上内容首先介绍了半晶高分子的多尺度结构和形态(m)以及现有的主流

形变机理研究现状和进展(1．3)，但由于高分子材料加工非平衡、非线性、非均

匀和多尺度的四大特点决定了半晶高分子形变机理研究的复杂性，研究者们对半

晶高分子的结构与性能关系上始终无法达成共识。随后在(1．4)小节中以干法单

拉聚烯烃微孔隔膜为例，总结了聚烯烃微孔隔膜加工方面的研究进展，同时对关

键f生材料硬弹性薄膜的形变机理进行讨论和总结。随着新的实验方法和技术的发

展，如同步辐射光在时间分辨和空间分辨技术上的显著提高，未来的研究有望跟

踪高分子材料加工过程中的瞬时结构演化。新的实验现象将有可能帮助我们巩固

和发展现有的半晶高分子形变机理，探索特定尺度结构在特定温度和外场下的本

征形变特征，对指导高性能高分子材料的工业加工意义十分重大。
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本论文工作关注的是干法单拉聚烯烃微孔隔膜的制备及其加工过程中对应

的形变机理。微孔隔膜加工中每一工艺步骤几乎都是在秒量级时问内完成(除退

火热处理和热定形外)，因此跟踪多尺度结构形成和演化过程需要毫秒时间分辨

的检测技术。这在几年前还无法实现，但随着同步辐射光源和探测器技术的发展，

目前己实现的毫秒时间分辨的X射线散射技术，为开展隔膜加工物理的在线研

究带来前所未有的机遇。同时，隔膜加工过程中生产的预制膜是一种典型的硬弹

性力学材料，其内部结构是由平行排列的高取向片晶结构组成的，是研究半晶高

分子基本结构单元——片晶簇的理想模型材料。采用同步辐射X射线在线检测

技术，结合力学分析，有望从实验和理论上解答特定尺度结构——片晶簇的本征

力学行为特征。

本论文工作主要从以下几个方面开展研究：

(1)针对干法单拉制备聚丙烯微孔隔膜的预制膜加工过程，通过改变聚丙

烯预制膜的挤出．流延加工参数，在单一变量外场条件下(拉伸比、应变速率、流

延辊温、冷却辊温)，随后通过模拟微孔隔膜工业加工方法在退火处理后进行两

步后拉伸，制各得到相应的微孔膜。结合SAXS、W慑D、SEM和力学性能检测

等手段，获取预制膜和微孔膜的相关结构和性能参数，寻找其关键性加工和结构

参数。此外，通过进一步模型化分析单个片晶簇的形变过程，试图构建半定量成

孔模型，揭示微孔膜的表面孔隙率与预制膜初始结构之间的理论关系。

(2)在第一部分工作的基础上，选取用于制备干法聚丙烯微孔隔膜的高取

向预制膜作为研究对象，采用高时间分辨同步辐射X射线小角／宽角散射原位研

究40 oc下聚丙烯取向片晶循环拉伸过程中的结构演变过程，试图揭示基本形变

单元——片晶簇在室温条件下的本征形变机制。

(3)采用高时间分辨同步辐射x射线小角／宽角散射等检测手段在线跟踪了

聚丙烯取向预制膜在不同温度下拉伸时的结构演化过程，结合sEM、Dsc和

DMTA等测试手段，构建取向片晶簇在拉伸形变过程中的温度．应变一形态变化的

相图。

(4)考虑到片晶簇实质上一种典型的软．硬片层复合材料，借鉴已有的屈曲

力学模型，采用线性稳定性分析方法，计算理论的微屈曲临界应变。通过和实验

测的片晶非线性行为的临界应变相对比，得到屈曲在特定的外场条件下(这里主

要是温度场)也可能触发片晶簇的非线性力学行为的结论。

基于上述研究工作，本论文的研究意义如下：

(1)建立聚丙烯微孔隔膜加工过程中加工参数．结构一性能一成孔能力之间的

关系，提出半定量模型解释成孔机理，直观地解释了微孔膜表面孔隙率与预制膜

线性结晶度、片晶厚度、无定形厚度及取向参数之间的关系。该结果有助于理解
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片晶簇的形变和成孑L行为，根据理论实验得出的结论有针对性地指导微孔膜加工，

摸索最佳工艺参数，有助于提高微孑L膜产品的性能，打破技术壁垒。

(2)首次提出片晶间无定形区发生微相分离的理论解释半晶高分子的屈服

行为，揭示其硬弹性能的来源，有助于理解干法单拉制备微孔隔膜中冷拉过程的

加工物理问题。

(3)认识聚丙烯高取向片品在温度一应变空间中的本征形变特征，同时考虑

晶体和无定形相在非线性力学行为中的贡献，加深对半晶高分子后拉伸加工过程

中的结构破坏与相变的认识，所形成的结论将可大大推动对高分子材料加工中的

非均匀、非线性、非平衡等基础问题的理解。

(4)从理论上讨论取向片晶簇的软．硬片层复合结构的力学性能，首次用微

屈曲理论解释半晶高分子的非线性行为，从实验和理论上为半晶高分子晶体的形

变理论的发展和研究提供了新的思路。
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第2章聚丙烯预制膜加工．结构席Ⅱ孔性能关系

2．1引言

锂离子电池隔膜在锂电池中位于正极与负极之间，通常用于储存电解液，保

证离子能正常通过。作为一种具有高技术壁垒、高附加值的锂离子电池材料[1，21，

锂电池隔膜在维持薄膜高孔隙率的基础上仍需具备足够的物理强度以保证电极

间电子传输速度和安全性[3]。近几年，随着人们生活水平的提高，市场上对于研

制具有高能量和高功率密度的电动汽车和储能设备的需求十分迫切。如何生产具

有高孔隙率(约50％左右)，高机械性能(击穿强度达到5 N左右)以及足够可

靠的安全性能(热稳定性)的微孔隔膜是目前锂电池业内亟待解决的科学技术问

题之一。特别是在环境温度过热的条件下，锂电池隔膜应该在保持一定力学强度

的基础上具备关闭电流回路防止电池短路的能力(闭孔)。然而，目前市场上大

多数微孔膜只能得到40％的孔隙率，力学强度也相对较弱，其熔点基本低于

150 oC。对于电动汽车和其他高功率载荷的应用设备而言，目前的电池隔膜仍无

法同时满足高孔隙率、高力学强度和安全可靠性的要求。而这些特性主要依赖于

薄膜的微孑L结构以及加工的工艺。因此，我们很有必要深入理解微孔隔膜的加工、

结构和性能的关系以及成孔机理。

锂离子电池隔膜主要是由聚烯烃微孔膜组成，包括聚乙烯(PE)、聚丙烯(PP)

以及两者的多层组合。目前市场上的隔膜制备主要有湿法和干法两种工艺。[1，2，

4】和带溶剂的湿法工艺相比，干法工艺制各得到的微孔膜具有较均匀的多孔结构，

成本更低且具有环境友好性，因而更适合用于高功率密度的电池中。干法工艺是

一个多步骤的加工过程，涉及到挤出—流延(如图2．1)，【5。13】退火，[5，9，10，14_19】以

及冷拉和热拉等后拉伸步骤。[5，13，20。28]每一个步骤的加工参数都对微孔膜最终的

结构和微孔形貌有显著影响。在所有步骤中，挤出一流延过程生产的预制膜是之

后两个步骤的基础。因此在给定生产原料的情况下，盼29】挤出一流延是生产微孔

薄膜过程中最关键的步骤。据报道，挤出机口模温度，【11】熔体拉伸比，[6，8]流延

辊温度【6，7，30]以及风刀的状态[6]都会不同程度地影响预制膜不同尺度的结构和晶

体形貌的变化，继而影响其力学性能的改变，包括屈服强度，杨氏模量以及预制

膜的弹性回复率(E尺)。例如，口模温度的增加通常会提高预制膜的结晶度和拉

伸强度，但同时减少薄膜的厚度。[1I]而在高拉伸比和风刀的共同作用下，微孔膜

能够具有较高的微孔密度、孔隙率以及较好的渗透性能。随着熔体拉伸比的增加，

预制膜中的球晶形貌转变成垂直于拉伸方向的平行排列的片晶，【6，8，13，311而风刀
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的存在则能显著提高片晶晶体和无定形区的取向程度。[6】而辊作为流延过程中常

见的可控的冷却媒介，温度越高，预制膜中的片晶结晶度和厚度也越厚。【6，，，30]

通常情况下，以上所有的加工参数的影响是相互耦合在一起的，最终预制膜的结

构和性能实际上是这些参数的综合效果。因而研究清楚预制膜的各个微观结构

(如片晶和无定形周期、取向参数以及结晶度等)和特定的加工参数之间的关系

仍需要科研工作者们付出更多的努力。同时，即使在相同的退火和后拉伸条件下，

我们仍然很难将微孔膜的孔的形貌的差异性归因于预制膜中某一特定的结构或

力学性能参数。因此，为实现制备高性能微孔薄膜的可操作性，我们非常希望在

本工作中能够确定其预制膜制备过程中关键性的加工参数以及成孔过程中的关

键性结构参数。

图2．1．实验室自制挤出一流延设备示意图。

为确定制备高性能微孔隔膜中预制膜的关键性加工和结构参数，我们通过改

变单一变量加工参数，制备得到四组聚丙烯预制膜。本工作中涉及到的加工参数

有：拉伸比(DJR)，应变速率(s)，流延辊温度(孔astmII)和冷却辊温度(咒00ljllg

。lI)。一般来说，在相同挤出速度的条件下改变辊速以获得不同拉伸比时，拉伸

比和应变速率实际上是同时变化的。和其他研究组的结果不同，[5，6，12]我们通过

26
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同步调节口模和第一个辊的高度，进一步分开了应变速率和拉伸比的影响。另外

辊的温度在其他工作中通常被设定为同一个参数[6，7]，而在本节工作中，四个辊

的温度被分为两组：其中1个辊的温度为流延辊温冗雏tr0Il，第2、3、4个辊的温

度为冷却辊温咒。0Ij。。。IIo由于这两组辊分别针对的是熔体和固体膜的热处理，其

温度对预制膜的微观结构以及后拉伸后微孔形貌的影响机制在本质上是不一样

的。为了对预制膜微观结构进行表征，本章工作中主要采用小角和宽角x射线

散射(SAXS／蝴D)来获取结构参数，包括片晶和无定形区的厚度、取向参数、
结晶度等；通过力学分析得到预制膜的力学性能参数，包括屈服应力、杨氏模量

和弹性回复率。此外，对预制膜进行相同的退火和后拉伸处理后，通过扫描电子

显微镜观测得到微孔薄膜的微孔形貌特征。结合上述所有参数，我们建立了在微

孔膜加工过程中的流延参数、预制膜结构和力学性能以及微孔形貌之间的关系。

实验结果表明，。拉伸比和流延辊温是控制片晶和无定形区厚度和取向参数的两个

关键性加工参数，而这些结构参数决定了预制膜的弹性回复性能。预制膜的弹性

回复性能与微孔膜的微孔形貌呈正相关关系。最后，我们针对成孔过程提出片晶

簇形变模型，试图解释预制膜的结构参数与其弹性回复率以及最终微孔膜的表面

孔隙率之问的关系。结合前人的工作【6，12，20，23，25，27，32_35】和本次实验结果的定性分

析，本部分工作将首次从理论的角度利用半定量模型来解释聚丙烯预制膜的成孔

机理。

2．2实验部分

2．2．1原料参数

本章节实验所采用的等规聚丙烯(iPP)挤出粒料(牌号F401)是由中国石

化扬子石油化工有限公司提供。其熔体流动指数是2．0 g／10 min(在230 oc，2．16

埏负载标准条件测试得到)。数均分子量、重均分子量和z均分子量分别为162

kg／mol，537 kg／mol和1350 kg／mol。采用差示扫描量热法(DSC；美国1A公司

02000)以lo oc／min的升降温速率进行升温和降温扫描，得到该样品的熔点温

度(％)和结晶温度(兀)分别为164 oc和112 oc。

2．2．2实验设备

本章节实验的样品是由一个实验室自制的挤出流延试验机[36]制备得到。所

使用的挤出机为水平单螺杆挤出机，螺杆直径为20 mm，长径比为25。为制备

薄膜材料，采取偏平口模，口模宽度为160 n1111，厚度设置为1 nun。口模出口处
27
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配置风刀，通过风压和气流使熔体骤冷并贴合流延辊。流延设备(如图2．2所示)

由6个直径为100 mm可控温的流延辊和冷却辊，5个牵引辊以及1个橡胶收卷

辊组成。其控温方式是通过模温机加热导热油泵浦循环模式实现。

2．2．3样品制备

图2．2．实验室自制挤出．流延设备实物图。

本章节实验挤出机从加料区开始各区温度分别设置为160、190、215和235。C，

口模温度为205。c。聚丙烯熔体由口模挤出后受拉伸辊的牵引力拉伸，流延到辊

上，同时风刀的作用使受拉伸的样品骤冷结晶。如图2．1示意，本次实验只选取

了四个可控温的流延冷却辊以及配套的牵引辊和收卷辊。实验过程中所有辊的转

速基本是保持一致的，保证样品仅在口模出口到第一个辊之间受到拉伸。通过升

降电机调节水平挤出机的高度来控制口模到第一个辊之间的距离，同时匹配螺杆

电机的转速和流延辊的转速，可以调控样品制备过程的拉伸比(DrawRatio)和

应变速率(StrainRate)。考虑到样品在第一个辊子上主要以熔体的状态停留，我

们将其命名为流延辊，其温度为流延辊温度(兀。，r0J1)；而其余三个辊主要对己结

2R
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晶的薄膜进行热处理或冷却处理，故将其命名为冷却辊，其温度为冷却辊温度

(zkolI。舯11)。本章节实验所用到的预制膜样品共计25个，分为四组样品，分别

是通过单一变量控制上述四个加工参数制各得到的，其详细的制备参数见表2．1。

其中，样品命名是通过不同的单一加工参数变量来命名的，表中第三列的

Distance指的是口模到第一个流延辊的实际距离。制备得到的样品结构均匀，实

验结果具有可重复性。

表2．1．聚丙烯预制膜制各过程的加工参数设置

Sample Draw ratio Strain rate(s。1) Dis．[ance(mm) 瓦ast r。Il(。C) 孔。oling r。Il(。C)

DR29 29 2．5 15 90 80

DR42 42

DR59 59

DR84 84

DRll2 112

DRl52 152

DRl72 172

SRl．5 84

SR3．5 84

SR5．5 84

SR7．5 84

SR9．5 84

SRll．2 84

T60 84

T70 84

T80 84

T90 84

T100 84

Tl lO 84

T120 84

TT60 84

TT80 84

TTl00 84

TTl20 84

TTl40 84

2．5

2．5

2．5

2．5

2．5

2．5

1．5

3．5

5．5

7．5

9．5

11．2

7．5

7．5

7．5

7．5

7．5

7．5

7．5

7．5

7．5

7．5

7．5

7．5

90

90

90

90

90

90

90

90

90

90

90

90

60

70

80

90

100

110

120

90

90

90

90

90

80

80

80

80

80

80

80

80

80

80

80

80

80

80

80

80

80

80

80

60

80

100

120

140

2．2．4样品结构与性能表征

1．X射线散射

本实验中预制膜的结构主要用小角x射线散射和宽角x射线衍射技术进行

表征。本实验使用的仪器是本课题组自行搭建的二维(2D)X射线散射仪。[36]光

29
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源采用的是30W的微X射线源(Incoatec)，是Cu靶的岛射线经单色器后得到

的一种高度平行光束，其波长(九)是0．154 nm，发散度约为1 rnrad。二维sAxs

和WAXD散射花样是由一个二维多丝正比室探测器(Bruker Hi．sTAR)记录得

到，所采用的的工作电压和电流分别为45 l(v和650心。该探测器探测面由
2048×2048个像素点组成，每个像素点大小为105岬1。SAXS实验过程中样品到

探测器的距离用鸡筋标样标定为2478 mm，每幅图测试时长为10 min。WAXD

实验时样品到探测器距离为128 mm，每幅图测试时长为5min。SAXS和W～XD

的实验数据均采用欧洲同步辐射光源开发的Fit2D软件进行初步的分析和计算，

处理前均采用扣除空气和样品腔的散射背底进行散射信号修正。

对2D sAxs散射花样图以散射矢量的模玎作为自变量进行积分可以得到一

维积分曲线图。这里口=4兀sin觎，2口是散射角，五为X射线波长。利用一维相关

函数分析技术可以得到样品的详细结构信息，包括长厨期(，d。)，片晶厚度(如)

和无定形区厚度(厶)。[37。41]片晶簇内的线性结晶度(弼。)则可以由表达式描。=fc／fa。

计算得到。这里，电子密度相关函数酢)是由实验得到的强度分布及q)通过反傅
里叶变化得到的，即：

球，=哗警 仁功

其中，z是沿片晶法向的长度。

为了方便对比，本章节工作中的一维散射强度积分曲线并未经过Lorentz修

正。基于片晶周期信号的方位角积分曲线的半高宽(翩hm)，片晶簇的取向程度

可以用Herman取向参数【42]来表示，其定义为：

3fcos妒2＼一1
五=j—÷L (2．2)，

上

其中，p是流动场方向与片晶法向方向的夹角。当所有片晶法向方向均沿着

流动场方向时，．舻l；当片晶法向方向均垂直于流动场方向时，．，i。=一0．5；当体系
中片晶无规取向均匀分布时，五s-0。

基于2D WⅨD散射花样同样可以得到以散射角羽为自变量的一维积分曲
线。通过分峰拟合的方法，预制膜的整体结晶度(显)可以通过下列公式计算：

．砭=(∑4)／(∑4+∑4)×100％ (2．3)，

其中，彳。和爿。分别是分峰拟合后晶区和无定形区各自的面积。
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此外，晶区内链取向程度同样可以通过选定某个晶面(厶肼)散射信号的方位

角积分曲线的半高宽来计算。在本章节工作中，利用公式(2．2)，我们选择聚丙

烯旺晶的(040)晶面的取向参数加40来代表晶体的取向。

2．力学分析

本实验中对预制膜进行的力学测试是在实验室自制的拉伸流变装置【43]上实

现的。由NI公司提供的6008数据采集卡结合Labview软件可以采集样品拉伸

过程的力学信号，绘制成应力一应变曲线后，提取得到预制膜的屈服强度和杨氏

模量。

预制膜的弹性回复率(E尺)是通过以恒定的形变速率(50mm／min)进行往

复拉伸实验测试得到，可以用于衡量其内部片晶结构的规整性和硬弹性能。样品

首先被拉伸到一个给定的最大应变后，保持应变不变60 s，记录此时的样品长度

为三1。接着，以相同的速度移动夹具回到初始位置，保持180 s。最后，再次以

同样速度移动夹具，直至应力不再为0，此时记录样品的长度为三2。在本章节实

验中，样品的初始长度为三o=34mm，则其弹性回复率(ER)可由以下表达式计

算得到：

职=(厶一厶)／(厶一厶)×100％ (2．4)。

3．微孔膜制备：冷拉和热拉

聚丙烯预制膜样品需在130。C下退火2小时后再进行后拉伸。本实验所使

用的烘箱是经过改造的。这里的2h退火时间是以样品放入烘箱后开始计时。考

虑到实验室烘箱条件下，样品从室温(25。C)开始加热至设定退火温度(130。c)

需要20—30 min左右，实际在130。C下退火时间约为1．5 h。退火后的预制膜室

温拉伸30％的应变后，升温至130。C。保温20 min后进行热拉伸，拉伸应变为

100％。冷拉和热拉的拉伸速率均设定为0．2 null／s。最后样品升温至140 oc进行

热定型20 min后即制备得到最终的微孔膜。随后进行扫描电镜实验来观测其表

面孔的形貌。

4．扫描电子显微镜(sEM)实验

微孔膜的表面形貌的表征是通过中国科学院核能安全技术研究所提供的场

发射扫描电子显微镜(FE—sEM—zEISS，∑IGMA)实现的。该设备可在加速电压

高于10 kv时实现1．3 m的高空间分辨率。所有的样品在测试前均用离子溅射
仪蒸金35 s。借助于专业图像分析软件Image．Pro Plus 6．O可以统计得到微孔膜

的表面孔隙率(尸。)和架桥长度(，b)。表面孔隙率由以下公式计算得到：

e=鲁×10。％ (2．5)，
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其中，彳。。和爿。分别是一张SEM照片中的微孔部分(黑色部分)的统计面

积和总面积。通常情况下，由于剔除了横截面上的孔的贡献，同时假定横截面上

连接孔的架桥和片晶簇厚度相同，表面孔隙率理论上是小于实际孔隙率的。

2．3实验结果

2．3．1流延加工参数对预制膜结构和力学性能的影响

1．拉伸比(DR)

(b)

童
C

号

皇
旦

奇
葛
C

3
兰

图2．3．(a)采用不同拉伸比制备得到的预制膜(未退火)的二维小角和宽角x射线散射花

样图。(b)和2D-SAxS散射花样图对应的片晶信号的方位角积分曲线，0。代表水平方向

(拉伸方向)。(c)片晶簇的取向参数钒)随着拉伸比增加的演化趋势图。

图2．3(a)给出了采用不同拉伸比制备得到的聚丙烯预制膜的2D SAxS和

wAxD的散射花样图。流延机器方向(MD)在图中是水平方向。由于散射的对

称性，这里仅给出了一半的WAXD散射花样图。在2D SAXS散射花样图中，靠

近beamstop的两点散射信号来源于周期性排列的片晶簇。随着拉伸比的增加，

两点信号逐渐由弥散状态转变为聚集状态，预示着片晶取向程度随拉伸比增加而

增大。2DWAXD散射图中，随拉伸比的增加，各个晶体衍射环均逐渐向赤道方

向集中，也同样证明了取向与拉伸比的正相关关系。选取片晶散射信号进行方位
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角积分(如图2．3(b))后，可以根据公式(2．2)计算得到片晶簇沿流延机器方

向的取向参数(^)。如图2．3(c)所示，随着拉伸比从29增加至84，瓜从0．55

迅速增加至0．85；而当拉伸比继续增加时，』s则基本保持不变。

图2．4．(a)采用不同拉伸比条件制备得到的聚丙烯预制膜的一维积分曲线。 (b)对应的

一维相关函数曲线。插图中给出了长周期(，a。)和无定形区厚度(fa)的定义方法。 (c)

长周期(fa。)随拉伸比的演化趋势图。 (d)随着拉伸比的增加，片晶厚度(『c，红色圆

圈)和无定形区(厶，黑色方块)的厚度的演化。

如图2．4(a)所示，对2D SAXS散射花样中的片晶信号进行积分后，可以

提取得到片晶簇内的晶体和无定形相的尺寸信息。随着拉伸比的增加，散射峰逐

渐向小q方向移动。基于一维积分曲线，通过反傅里叶变化(公式(2．1))，我们

可以计算得到其对应的一维相关函数，见图2．4(b)。提取得到的长周期、片晶

和无定形区的平均厚度随拉伸比的演化规律如图2．4(c)和(d)所示。和图2．4

(a)中的一维积分曲线相对应，相关函数的第一个散射峰位置(fa。)随着拉伸比

的增加而向高z值方向移动，说明长周期是随着拉伸比增加而增长的。如图2．4

(c)所示，很可能是因为大的拉伸比在特定的温度下更容易诱导结晶，当拉伸

比从29增长到152时，k增长了4．9％，即从14．2 nm增加到14．9 nm。而当拉

伸比等于172时，厶。略微减小了0．2nm。图2．4(d)中的片晶厚度厶和无定形区
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fa的厚度的趋势都和长周期如。类似。这里我们认为DRl72时各尺寸的略微减小

在实验误差范围内。

(a) (b)

奎
重
叠

墨
。

图2．5．(a)wAxD散射花样对应的一维积分曲线。 (b)整体结晶度疋随拉伸比变化的

演化趋势图。

图2．5(a)描绘了采用不同拉伸比制备得到的聚丙烯预制膜的二维宽角x射

线衍射图对应的一维积分曲线。由于没有观察到其他晶型的晶面衍射峰，聚丙烯

预制膜中只有0【晶存在。通过分峰拟合，利用公式(2．3)计算得到不同样品各自

的整体结晶度五，见图2．5(b)。随着拉伸比的增加，屉从0．38增长到0．43。这

可能是因为在更高的温度和更大的拉伸比条件下流动场诱导结晶使得结晶效果

更完善。

图2．6(a)给出了DR系列样品的工程应力．应变曲线图。对于低拉伸比制备

得到的样品，如DR29，工程应力首先线性增加，经过屈服点(约为12％)后明

显减小，进入应变软化区。此时在拉伸应变的作用下，大部分片晶开始重新沿着

流延机器方向排列。当应变从58％增加至170％时，工程应力基本保持不变，处

于应力平台区。随着应变进一步增加，力学曲线发生较弱的应变硬化。而对于较

高的拉伸比制备得到的预制膜来说，如DR84，过屈服点后不再存在应变软化现

象，而是很快进入应变硬化区，且硬化区的实时模量明显比低拉伸比的样品来的

大。如图2．6(b)和(c)所示，随着拉伸比从29增长至152，屈服应力、杨氏

模量和弹性回复率都呈明显增长趋势。这三个力学参数均在更大的拉伸比

(DRl72)有略微减少。值得注意的是，样品DR29的弹性回复率仅有0．32，而

DRl52的弹性回复率则高达0．79。
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图2．6．(a)采用不同拉伸比制备得到的聚丙烯预制膜的应力．应变曲线。 (b)屈服应力

(黑色圆圈)和杨氏模量(蓝色方块)随拉伸比变化的演化趋势图。 (c)弹性回复率

(船)随拉伸比变化的演化趋势图。

2．应变速率(SR)

由于sR组样品的2D SAxS和WAxD散射花样图与图2．3(a)中的样品

DR84类似，为了避免内容冗余，本小节部分直接给出了利用相同方法提取得到

的所有结构参数方便对比和讨论。图2．7描绘了采用不同应变速率制备得到的聚

丙烯预制膜的几个关键性结构参数随应变速率变化的演化趋势图：(a)片晶簇的

取向参数凡；(b)长周期(fac)；(c)无定形区厚度f。和片晶厚度如；(d)结晶度

疋。如图2．7(a)，随着应变速率从1．5 so增加至11．2 s～，瓜增长较少，仅从0．86

增加到0．89。这略微的增长可能源于高应变速率条件下的流动场诱导结晶，这种

情况下结晶动力学较快，且高分子熔体链取向程度也较高。【44_48】图2．7(b)中厶。

在应变速率由1．5 s。1增长至7．5 so时大约减少了5．3％(从15．1 nm增加到14．3

nm)，随后应变速率的继续增长对厶。的变化基本没有影响。类似地，fa和fc的演

化趋势和fa。一样，其减少百分比分别为4．7％和5．7％(详见图2．7(c))。如图2．7

(d)所示整体结晶度随着应变速率的增加逐渐从0．44降低至0．40。疋的变化量

也不大，sRl．5和SRll．2相比大约减少了9．1％。
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图2．7．采用不同应变速率制备得到的聚丙烯预制膜的结构参数随应变速率变化的演化趋势

图： (a)片晶簇的取向参数兀； (b)长周期，a。； (c)无定形区厚度fa和片品厚度，c；

(d)结晶度咒。
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图2．8．采用不同应变速率制备得到的聚丙烯预制膜的力学性能参数随应变速率变化的演化

趋势图： (a)屈服应力(黑色圆圈)和杨氏模量(蓝色方块)； (b)弹性回复率

(ER)。

本组样品的应力应变曲线与DR84类似，图2．8给出了其对应的力学性能参

数随应变速率变化的演化趋势。这里屈服强度和杨氏模量都随应变速率增长均有

一定增加(SR7．5的杨氏模量可能是实验误差)，但和DR组样品不同的是，弹性

回复率随应变速率的演化和前两者力学参数的趋势是相反的。当应变速率从1．5
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s一1增长至7．5 s一1时，互次从0．75减少至0．70(减少了6．7％)，随后随着应变速率

继续增长职基本保持不变。结合图2．7，微观结构参数k，fa和如均表现了同步

的减少趋势。我们猜测这些结构参数很可能是决定硬弹性能(ER)的关键性参

数。

3．流延辊温度(T)

Cast ron temperature

圣
‘芒
兰
曼
m

套
o

Cast Ron Temperature f℃} Cast Ro¨1Iemperature

图2．9．采用不同流延辊辊温(疋。。trolI)制各得到的聚丙烯预制膜的结构参数随流延辊辊温

变化的演化趋势图： (a)片晶簇的取向参数五； (b)长周期(fa。)； (c)无定形区厚度

厶和片晶厚度如； (d)结晶度咒。

在相同的拉伸比和应变速率条件下，改变流延辊温度(孔龇o¨)同样通过影

响挤出流延过程中的流动场诱导结晶过程来调控聚丙烯预制膜的微观结构和力

学性能。图2．9给出了从SAXS和W～XD的结果中提取出来的结构参数统计结

果。如图2．9(a)所示，片晶簇的取向参数瓜似乎对冗龇01I的变化并不敏感。当

流延辊从60 oC升温至120 oC时，厄仅在0．873～0．904范围内波动。另一方面，

片晶簇对应的微观结构参数fa。，厶和如则明显很容易受温度影响。如图2．9(b)

所示，当如。t。Il从60 oc升高至90。c时fa。仅表现出略微增加，但当五ast r011继

续升高至120。c，厶。突然陡增，从14．06 IlIll增长至16．85 nm。和前面两组样品

(DR和sR)一样，片晶(fc)和无定形区(fa)的厚度变化规律和长周期一致，

在整个升温过程中分别增厚了23．9％和14．6％。流延辊温度越高，聚丙烯熔体在

受拉伸诱导结晶所处的温度越高，继而形成的晶体也越厚。【49，50】图2．9(d)中冗。t
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。ll小于90 oC时，随流延辊温度增加，整体结晶度盥略微下降，大约从0．43减

少为0．40。而当温度继续升高至120。C，我们可以观察到五增长很明显，在120 oC

时达到0．48。这种变化趋势和长周期是很类似的，都在兀船troll=90。c时存在明显

的拐点。

cast Ro玎砸’pe糟tu悖《℃}

图2．10．采用不同流延辊辊温(疋甜。11)制备得到的聚丙烯预制膜的力学性能参数随流延辊

辊温变化的演化趋势图： (a)屈服应力(黑色圆圈)和杨氏模量(蓝色方块)； (b)弹

性回复率(职)。

图2．10总结了流延辊辊温对预制膜的力学性能参数的影响。如图2．10(a)

所示，当兀如tmIl低于100 oc时屈服应力基本保持不变，而后随着流延辊温度升

高呈现显著下降趋势，从37MPa减小为32MPa。与此同时，杨氏模量随着瓦。t

。ll增加成V型非单调变化趋势，在100 oC达到最小值(640 MPa左右)。与前两

者力学性能参数不同的是，随着流延辊温度的升高，ER基本呈单调增长且增长

幅度较大，从O．63(60。C)增长至0．83(120 oC)。当如。t。lFl20 oC时，预制膜

可以获得高达0．83的弹性回复率，拥有较完美的硬弹性能。这说明，为制各硬弹

性薄膜，获得较高的弹性回复率需要在加工过程中提供较高的流延辊温。

4．冷却辊温度(TT)

和上述三种加工参数相比，对冷却辊温兀o。ljllg∞ll的调控在某种程度上更像

是改变对熔体拉伸后的流延膜的热处理温度。当流延膜在制备过程中经过这三个

冷却辊时，在给定温度条件下，微观结构的变化实质上是样品内链松弛行为和二

次结晶行为的耦合效果。如图2．11(a)所示，冷却辊温度的增加促使预制膜中

片晶簇的取向参数呈现线性减小趋势(从0．90减小至0．80)。而长周期厶。在冷却

辊温低于100 oc时基本保持不变，随后获得显著增长(图2．11(b))。当高达

140 oC时，k相比于60。C增长了35．6％。类似地图2．11(c)中Za、厶和厶。的

变化趋势也是一致的。在升温过程中，fa和如分别获得了高达27．7％和47．7％的

增长量。在瓦00Ijng。II=140。C时，如和厶。分别为11．6脚和19．6nm。这三个微观
结构尺寸参数的转折点(100 oC)可能对应着聚丙烯的舭松弛温度(针对取向聚
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丙烯样品体系一般是80—100。c[14])，预示着此时聚丙烯晶体内分子链的活动性开

始被激活。【51，52]如图2．1l(d)所示，整体结晶度在流延辊升温过程中从0．38增

长为0．43。

∞。o舯
￡
墨0。87

＆

o

磊o。84
C

o O．81

(c)
Co口lIng RoH Temperature l℃}

cooling Ro¨Tempera柚陀f℃) cool-ng RoH 1-empemtufe《℃)

图2．11．采用不同冷却辊辊温(疋。。血g。11)制备得到的聚丙烯预制膜的结构参数随冷却辊辊

温变化的演化趋势图： (a)片晶簇的取向参数瓜； (b)长周期fa。； (c)无定形区厚度fa

和片晶厚度，c； (d)结晶度比。
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图2．12．采用不同冷却辊辊温(疋。。Img。11)制备得到的聚丙烯预制膜的力学性能参数随冷却

辊辊温变化的演化趋势图： (a)屈服应力(黑色圆圈)和杨氏模量(蓝色方块)； (b)

弹性回复率(职)。
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图2．12给出了不同冷却辊温条件下制备的到的预制膜的力学性能。随着冷

却辊温从60。C增加至140。C，屈服应力从38．5 MPa单调减少至31．0 MPa。而

当兀。。lIng。ll低于100。C时杨氏模量先从807 MPa降至616 MPa，随后伴随着冷

却辊温的继续增长杨氏模量转而呈现略微增长趋势。如图2．12(b)所示，尽管

ER也是随着冗00lIng roll线性增长，但在整个温度范围内仅有约0．08的增量。和

兀。stroll的结果(图2．10(d))相比，变化量明显不大。

(a)

2．3．2预制膜结构参数与微孔膜微孑L形貌的关系

、lD

(b) (c)

三
C
一
￡
o
C
口
J
m
曲
≈
℃
∞

图2．13．(a)采用不同拉伸比制备得到预制膜经过退火和后拉伸后得到的微孔膜的表面形

貌SEM照片(流延机器方向和后拉伸方向均沿着水平方向)。 (b)和(c)分别给出了利

用IIIlage Pm Plus软件统计得到的表面孔隙率(Jp。)和架桥长度(fb)随拉伸比变化的演化

趋势。

所有的聚丙烯预制膜样品均经过退火、冷拉和热拉两步后拉伸，以及热处理

后制备得到微孔膜。接下来我们利用sEM来分析其微孔膜的表面形貌和预制膜

的加工、结构和力学性能参数之问的关系。图2．13(a)给出了采用不同拉伸比
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流延的预制膜制备得到的微孔膜的表面形貌照片。对于低拉伸比的样品，如DR29，

经过后拉伸之后只有少部分孔生成。除了DRl72样品外，拉伸比的增加使得无

孑L区域逐渐减少，同时明显增加了微孔数，微孔的空间分布也越来越均匀。利用

图像处理软件Image Pro Plus软件对SEM照片进行分析和统计，可以得到每一

个样品的表面孔隙率(P。)和微孔架桥长度(，b)，如图2．13(b)和(c)所示。

和直接SEM中观察到的微孔形貌演化趋势相对应，只和，b均随着拉伸比的增加

而增长(样品DRl72除外)。当拉伸比从29增加至152时，P。从0．46％增加至

22．65％，而当拉伸比增长为172时PS突然下降到9．75％。和R演化趋势类似，

拉伸比的增加同样对应着平均架桥长度，b的增长(从53 nm增长为139 nm)。

Lamellar。r瓢ickness《nm}

(e)
Linear crys伯IJin耐

Crystallinlty

图2．14．微孔膜的表面孔隙率与预制膜的微观结构参数的关系： (a)片晶簇的取向参数

兀； (b)无定形区厚度fa； (c)片晶厚度如： (d)线性结晶度蜀。； (e)整体结晶度

丘。

41

万方数据



第2章

LameIIar nickness(nm) Ljnear CrystaIll n．ty

(e)
套O．8

o

星o．6

山O．4

图2．15．预制膜的弹性回复率与微观结构参数的关系： (a)片晶簇的取向参数兀； (b)

无定形区厚度fa； (c)片晶厚度fc； (d)线性结晶度Ⅸ。； (e)整体结晶度五。

除了DR组样品外，我们同样观察和分析了其他几组样品制备得到的微孔膜

的表面形貌。这里，为了行文更为简洁，我们并没有给出所有的SEM照片，但

总结了每个样品的表面孔隙率。图2．14绘制了不同条件制备得到的预制膜对应

的微孔膜表面孔隙率P。与预制膜的微观结构参数(7is，fa，fc，为。和‰)之问的

关系。如图2．14(a)所示，尽管所有的样品都是采用不同的加工参数制备得到

的，尸s始终和瓜成正相关关系，表明片晶簇的取向参数是控制其成孔行为的关

键性结构参数。图2．14(b)中，除了绿色虚线圈内的两个在高冷却辊辊温条件

下获得的数据点外，P。也基本和无定形区的厚度厶成正相关。如果不考虑绿色虚

线圈内的三个在低拉伸比条件下获得的数据点(图2．14(c))，尸S和片晶厚度fc
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成负相关关系。此外，B随着线性结晶度描。增加而减小(图2．14(d))而与整

体结晶度显的关系却不太明朗(图2．14(e))。

通常情况下，可以简单用预制膜的弹性回复率剧￡作为衡量其成孔能力的参

考标准。图2．15给出了弹性回复率与其微观结构参数(舡，如，尼，场。和咒)之

间的关系图。同样地，如图2．15(a)和(b)所示，若不考虑在高冷却辊温条件

下制备得到的预制膜的两个数据点，础与取向参数舡和无定形厚度厶均呈现正
相关关系。这一现象和尸s与瓜和无fa之间的正相关关系对应的很好，表明职的
确可以用来预测预制膜的成孔能力。如果我们同样在图2．15(c)和(d)中忽视

低拉伸比得到的3个样品的数据点，朋与只的变化趋势不大一致。随着片晶厚
度如和线性结晶度Ⅲ。的增加，ER也有略微的增长。尽管如此，考虑到片晶厚度

fc实际上是耦合在线性结晶度弼。的表达式(fc=溺。(fa+∞)中的，E尺与B和两个

结构参数～fc和描。的相关性的不一致性有可能正是因为zc和弼。并不是决定成孔

性能和硬弹性能的独立的结构参数。此外，如图2．15(e)所示，ER似乎对整体

结晶度咒并不敏感，这一点和P。与五的相关性是基本一致的。

2．4讨论

上述实验结果可以帮助我们建立聚丙烯预制膜的加工一结构一力学性能和微

孔膜的微孔形貌之间的关系。对于预制膜结构一性能之间的关系，我们可以提取

出以下几点发现。(i)片晶簇的取向参数7f。和无定形区厚度厶均与预制膜的弹性

回复率ER及微孔膜的表面孔隙率，。成正相关关系。凡与厶是决定微孔膜形貌的

关键性结构参数。(ii)片晶厚度fc和线性结晶度描。一定程度上也会影响ER和

尸。，但由于他们之间的耦合效果很难呈现简单的相关性。(iii)在我们的实验范围

内并没有观察到整体结晶度五对戤和P。产生直接的影响。对于预制膜加工一结

构参数之间的关系，我们也同样总结出三个关键点。(i)拉伸比(DR)的增加可

以有效提高片晶簇的取向参数瓜，而流延辊温(冗础011)则可以有效控制无定形

厚度厶。(ii)在我们的实验范围内，应变速率(SR)对结构参数的影响并不敏感。

(iii)冷却辊温(兀00l。。。。lI)和流延辊温不同，可以同时大幅度地调整危，fa和zc，

而这三个结构参数的影响很可能是相互耦合在一起的。
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(b)

d

图2．16．片晶簇形变模型示意图。

为了解释凡和fa与职及P。之间的正相关关系，我们提出了如图2．16(a)
所示的片晶簇的形变和成孔模型。在冷拉和热拉过程中，拉伸诱导无定形链和部

分薄弱的晶体转变为纤维晶架桥，继而形成微孔。考虑到拉伸方向和片晶簇的法

向方向之间存在一定的夹角(余弦值的统计平均值用<cos妒>表示)，我们给出了

表面孔隙率(尸。)的半定量方程式如下：

只oc(cos缈)×色一'，(饩，乞)×《2(√s+l一1)乞+(2H一1)乞) (2．6)，

其中，蠡．f(描。，fc)指的是片晶晶体(fc)转变为纤维晶(ff(如，Mf))的概率大小，

而根据公式(2．2)有夹角余弦值(cos伊)oC层尼。s是冷拉和热拉过程中无定形区

的总应变，M是片晶晶体表面的近邻折叠数。这个表达式与实验结果相匹配，给

出了表面孔隙率与凡和厶之间的正相关关系，同时R与如之间同样比较复杂，

并不存在直接的正相关或者负相关关系。括号里的第一项来源于成孔过程中受拉
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伸的无定形区的体积增量的贡献，正比于2f√占+l—1)乞。括号里的第二项则与破
、 ，

碎的片晶有关，其体积增量可用用表达式豇(fc，Mf)一fc来表示。如图2．16(a)和

(b)所示，片晶向纤维晶的转变需要满足沿着发现方向的分力厂=，cosp大于

一个临界值(一般是屈服应力)，[53，54]这一判据给出了尸。的另外一项贡献。根据

Young等人的位错模型[55_58]或者Flory的熔融再结晶模型，[59矧]片品厚度如越小，

诱导片晶．纤维晶转变所需要的应力也越小，故有较高的片晶．纤维晶转化概率6．

f踊。，zc)，继而提高表面孔隙率。然而，Homnan的结晶理论[501表明在分子链直径

(d)保持不变的前提下，片晶的厚度较薄或者线性结晶度较厚，其内部近邻折

叠数也较少。如图2．16(b)所示，近邻折叠数目Mf控制了片晶一纤维晶转变过

程的收缩宽度，即有表达式ff(如，M±')=2(Ⅳ一1)如，故Mf越大，表面孔隙率也越

大。考虑在极端情况下，如果预制膜中的所有分子链都完全受到拉伸，且在高度

拉伸的纤维内的片晶晶体表面并没有紧邻折叠点存在，在冷拉和热拉过程中很可

能并没有片品向纤维晶转化的现象发生。在这种情况下，冷拉和热拉可能仅仅是

诱导了微纤间分子链的断裂或者滑移而诱导微孔的形成。显然，蚤．f陋。，如)、如和

蜀。这三个参数对表面空隙率的影响是相互耦合在一起的。选取片晶厚度较薄，但

晶体内近邻折叠数较高的预制膜，理论上可以获得较高的表面孔隙率。

类似地，本章节所提出的形变模型同样可以用来解释预制膜的结构参数与弹

性回复率之间的关系，其半定量表达式如下：

厂，， 、

脚oc(cos妒)l}歙(乞)+瓦乞一。(瓦，之)职(t一。)J (2．7)，
＼‘们 ／

其中，ER(∞和五R(如。)分别是初始无定形的弹性回复率和片晶破碎后新生成

的无定形部分的弹性回复率。对应着冷拉和热拉过程定义的概率矗一f踊。，曲，这

里用蠡．。(硒。，fc)定义了室温拉伸下片晶(zc)向无定形分子链(如．。)转化的概率。

根据公式(2．7)，瓜和厶都与瑚成正相关关系，这一结果与图2．15所示的实验

结果是相符合的。详细的来说，(cos缈)oC．璧陀决定了无定形和片晶部分的实际形

，

变率。括号里第一项≥职(乞)来源于初始无定形部分的弹性回复率的贡献。我们
Z卯

、7

认为这部分无定形链在去除外力的时候有完全回复到初始状态的能力。因此，如

果保持片晶厚度fc不变，由括号内第一项表达式来看，fa的增加可以提高职。图
2．15(b)中的实验结果就得到了比较好的理论解释。这里第一项无定形区的贡献

和表面孔隙率P。类似，而来源于晶体部分的第二项对五R的贡献就有些不同了。

相比之下，弹性回复率的测试是在室温下进行的，这时候片晶向无定形区的转变
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比片晶向纤维晶的转变更容易发生。括号内的第二项表达式

饩靠。(瓦，之)职(，c_。)描述的正是破碎的片晶的弹性回复率。和前面关于片晶一

纤维晶转变的讨论类似，蠡。汹。，fc)、如和描。这三个参数对弹性回复率的影响也

是相互耦合在一起的，与图2．15(c)和(d)中础与，c和m。的关系不甚明朗是
相符合的。

上述讨论半定量地解释了预制膜的结构参数与其弹性回复率和制孔后的表

面孔隙率之间的关系，接下来我们将讨论预制膜加工过程中哪些加工参数决定了

上述结构参数。根据图2．14(a)和图2．15(a)，在本实验的四个加工参数中，

片晶簇的取向参数万。对拉伸比显然最为敏感。基于对高分子流动场诱导结晶理

论的理解，【62]iPP熔体中的分子倾向于沿着流动场方向伸展，从而形成沿着流动

场方向排列的行排列片晶，继而能够很大幅度的提高五。。此外，流延辊温被认为

是控制无定形区和片晶厚度的关键性加工参数二在保持其他参数不变-自勺情况下，

刚出挤出机口模的熔体冷却速率随着第一个辊的温度升高而降低，这意味着实际

结晶温度和拉伸温度随着兀ast。ll增加而升高。这两个温度共同决定了iPP熔体成

核密度和片晶晶体的生长速率，[49，50]故对微观结构片晶和无定形厚度的调控起

较大作用。从本章节实验结果来看，应变速率对预制膜结构的影响微乎其微，这

与通常情况下的流动场诱导结晶观察或预测到的结果有所出入。这很可能是因为

在现有的实验条件下为保证高质量预制膜的生产，实验设定的应变速率范围太小

(只有一个数量级)，且都比诱导链取向所需的临界值来的大，不具有太多的参

考价值。如图2．“所示，而和流延辊温不同的是，尽管后三个辊的温度兀00Ii蝉0Il

对凡，厶和fc等结构参数的影响都很大，我们仍然很难从复杂的耦合效果中提取

中冷却辊温的主要作用。总之，拉伸比和流延辊温分别是控制预制膜的关键性结

构参数7fS和厶的主要加工参数。

结合上述对结构．性能关系和加工．结构关系的讨论，我们可以建立预制膜加

工一结构一性能参数与最终微孔膜之问的关系。拉伸比和流延辊温作为关键性加工

参数分别控制预制膜的片晶簇取向参数7i。和无定形区厚度如；而，i。和厶作为关

键结构参数与硬弹性能和表面孔隙率有较强的正相关关系。由于当流延膜到达冷

却辊时，从口模到第一个流延辊过程中生成的亚稳态的片晶不稳定且很可能还比

较薄，冷却辊温对其结构的影响更像是退火效果，比较复杂。此外，考虑这个阶

段冷却辊温对微观结构的影响可能涉及到iPP晶体的a。松弛过程以及熔融过程

的耦合效果，我们需要更多的研究才有可能理清冷却辊温在控制预制膜结构和最

终微孔膜孔隙率中起的作用。而且如对微孑L膜的表面孔隙率和预制膜的弹性回复

率的贡献也是很复杂的。我们预期在未来的研究中借助其他实验或者模拟，考虑

万方数据



第2章

在蠡f∞。，zc)或者矗．。∞。，如)和近邻折叠数目Mf的耦合效果作用下，寻找适合制

备高性能微孔膜的最佳片晶厚度。

2．5小结

本章节工作结合SAXS、wAxD、sEM和力学测试等表征手段，研究了聚丙

烯预制膜的加工一结构一性能与其对应的微孔膜微孔形貌之间的关系，确定了决定

预制膜的硬弹性能和微孔膜的表面孔隙率的关键性加工参数和结构参数。微孔膜

的表面孔隙率与预制膜的片晶簇的取向参数7fs以及无定形区厚度厶有很强的正

相关关系。而这两个关键性结构参数则分别是由拉伸比和流延辊温主要决定的。

考虑到原始片晶中近邻折叠数目和拉伸诱导的片晶．纤维晶和片晶．无定形转变

的可能性之间的耦合关系，片晶厚度对硬弹性能和表面孔隙率的影响十分复杂，

暂时无法给出简单的关系式。在本章工作中，我们提出了一个片晶簇形变模型，

通过半定量方程式将弹性回复率和表面孔隙率与关键性结构参数联系起来，解释

了预制膜的结构与性能关系。这一工作对工业上高性能薄膜的加工也有一定的指

导意义。
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3．1引言

第3章应力诱导片晶间无定形的微相分离

半晶高分子材料如聚乙烯(PE)和等规聚丙烯(iPP)由于价格优势和良好

的热力学性能广泛运用于人们的日常生活和工业生产中，其年消耗量接近2亿吨

[11。然而，由于多尺度结构的复杂性，半晶高分子材料的结构和非线性力学性能

的关系仍然是有争议的。前人的研究提出了很多涉及到片晶晶体的破坏的不同形

变模型来解释非线性力学行为(特别是屈服)，【2巧]例如马氏体相变，[6_8】位错诱导

的片晶滑移，[9-1 6】熔融再结晶[17‘21J以及孔的形成【22_26]等等。更大尺度的结构，如

球晶和纤维晶(可能在微米尺度量级)，主要将屈服行为归因于上述提到的形变

机理。[27，28]多尺度结构的耦合作用模糊了特定尺寸结构和非线性力学行为之间的

关系，可能并无法反映出片晶簇的本征力学行为特征。由于晶体通常被认为是保

证半晶高分子材料完整性的主要骨架结构，类似于屈服的非线性力学行为通常归

因于晶体而非无定形区的不可逆的塑性形变。【9，29。35]与此相反的是，尽管无定形

部分在大多数半晶高分子材料中占据了一半甚至更多的体积比例，无定形链的作

用很少引起研究者们的注意，且其结构演化相比于晶体部分的形变来说很难理解。

【20)36。38】由于无定形区内相对无序的特点，不同的无定形区，如片晶簇内部的无定

形相(片晶问无定形区，Am，如图3．1所示)和外部的无定形相(片晶簇间的无

定形区，Am’)，其内部cilia和tie链分布是不同的。继而在拉伸过程中很难探测

到无定形相的结构演化，特别是在大尺度形貌(如球晶)干扰的情况下。考虑到

球晶内的单轴拉伸，单个片晶簇内片晶间无定形相(Am)通常基于应力分布情

况伴随着片晶晶体形变而形变，而分布较不均匀的周围的无定形g印(Am’)由

于它们本身较小的模量和类似于橡胶的特性，可能补偿了部分外力施加的形变。

『39．411
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Crv

Am

AI_n’

图3．1．取向片晶簇模型示意图。Cu指的是片晶晶体，Am和Am’则分别代表片晶簇内部

和外部的无定形层。

如图3．1所示，由间隔排列的无定形和片晶纳米层组成的片晶簇，作为半晶

高分子最基本的结构单元，【2，18，42，43】是一种典型的软一硬纳米复合层材料。理解片

晶簇的形变行为是建立半晶高分子材料结构．性能特征之间关系的最关键的步骤。

尽管如此，半晶高分子材料中的多尺度结构之间的复杂耦合效果是将单一尺度结

构与宏观力学特点联系起来所面临的巨大挑战。很多研究者们尝试用预取向材料

研究取向片晶簇的单轴拉伸形变过程，但这一过程通常会观察到颈缩效应。大多

数情况下，由于较高的取向倾向于诱导预拉伸过程中微纤的形成，片晶分离和晶

体或纤维滑移同时存在，【44础】而紧接着在应变硬化区有大片区片晶簇的破碎。【49]

与此同时，理论力学模型曾经提出过无定形相的侧向收缩理论。【50】为了将片晶簇

与其他大尺度形貌如球晶和纤维晶分离开，用于制备锂电池隔膜的硬弹性聚丙烯

预制膜可能因其由高取向平行排列的片晶组成而可作为一个理想模型体系。硬弹

性预制膜需要经历两步拉伸才能制备得到用作电池隔膜的微孔膜，包括(i)室温

条件下的冷拉伸和(ii)高温下的热拉伸。有趣的是，硬弹性薄膜在室温下拉伸

至远离屈服点的应变处仍保持有接近100％的弹性回复性能，f36’51鄹】这意味着屈

服可能是由一种可逆的弹性不稳定性而并非是由不可逆的结构破坏或者是塑性

形变所触发而发生的。实际上，得益于高性能微孔薄膜的生产方面的需求，关于

硬弹性材料(特别是PP和PE)的形变机理和后拉伸过程的研究已经持续了几十

年了。M 55]和传统晶体的剪切和滑移模型进行对比，Sprague等人曾经提出一个

弹簧片模型(1eaospringmodel)来解释其弹性回复性能。【56，57】基于离线的小角和

宽角x射线散射(SAxS／WAXD)以及显微技术，孔洞通常被认为在室温拉伸至

屈服附近时形成。【54’55】尽管大量的狭长型微孔的确可以在蠕变实验、热定型或是
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高温下热拉伸后的样品中观察到，【54，55，58】孑L洞的存在实质上并没有在排除温度

效应、应力松弛效应甚至是电子束以及其他仪器参数等的影响后通过直接的在线

电镜实验验证过。我们只能在样品在室温被拉伸至远离屈服点时观察到SAXS二

维图中有be锄stop附近的强散射信号。【56，57](由于发表的文章中并没有给出实

际测试条件，有一部分带有纤维架桥和孔结构的照片可能实质上是在高温下拉伸

得到的。)因此，对于硬弹性和成孔的不可逆性之间可能存在着明显的矛盾。深

入理解室温下拉伸过程中的结构演化对于指导微孔膜的加工是很有帮助的。

近期，随着在线小角和宽角X射线散射的探测技术的快速发展，我们有可

能实时跟踪硬弹性材料在拉伸过程中不同结构参数的演化过程。当单轴拉伸是施

加在纳米片晶层的法向方向上时，通过定量化的分析，可以跟踪长周期三。和相

应的微观应变sm(￡)=∞。(￡)—上m0)肛m0×100％在拉伸过程中的演化。这两个微观结

构参数主要是由片晶间无定形相(Am)贡献的，可以用来和宏观应力硼宏观应
变啪变化相关联。同时，beamstop附近的散射信号可以反映晶区、无定形区以
及可能形成的‘‘孑L”之间的散射密度差。由于晶体密度肌在拉伸过程中变化很弱，

beamstop附近不同方向和区域的散射密度差可能主要代表的是这一过程中样品

内无定形区的结构演化过程或者是“孔”的形成和发展过程。[59】

在本章节工作中，我们采用同步辐射小角和宽角x射线散射技术在线检测

40 oC硬弹性聚丙烯薄膜内片晶簇在拉伸过程中的结构演化过程。(值得注意的

是，正如第3章工作所示，温度低于80 oc时得到的结构演化过程是类似的。)

基于微观应变铀(定义为片晶周期的相对变化)的加速增加和赤道线散射信号宽

峰的出现，我们提出了应力诱导的片晶间无定形链发生微相分离的理论来解释硬

弹性聚丙烯薄膜的屈服行为。这里，微相分离可能来源于无定形中tie链和受限

的链缠结(tr印ped entangIement)的不均匀分布状态。进一步的往复拉伸实验证

明了尽管拉伸至远离屈服点的应变，仍没有不可逆的晶体破坏现象发生，例如熔

融再结晶和塑性滑移，同时也证明了片晶间无定形链的微相分离是一种应力诱导

的可逆的非平衡相转变问题。
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3．2实验部分

3．2．1原料参数与样品制备

(a)

图3．2．(a)硬弹性聚丙烯流延膜的sAxs、wAxD二维图和SEM照片，样品事先在140

。C下退火一小时。 (b)40。C下硬弹性聚丙烯流延膜的往复拉伸应力．应变曲线。

本章节实验所采用的等规聚丙烯(iPP)挤出粒料(牌号F401)是由中国石

化扬子石油化工有限公司提供。数均分子量和重均分子量分别为162 kg／mol和

537 kg／mol。其熔体流动指数是2．0 g／10 min(在230。C，2．16起负载标准条件测

试得到)，等规度大于96％。

本章节样品同样采用本课题组自制的挤出流延设备制备得到。模头宽度为

160 mm，厚度设置为l mm。风刀置于口模出口处冷却熔体样品。从加料区开始

各区温度分别设置为180、195、220和235。C，口模温度为220 oC。基于第2章

实验结果，为制备仅含有取向片晶的硬弹性聚丙烯薄膜，本次实验的流延辊和冷

却辊温分别设置为110。C和60。C，拉伸比设置为84。【36】样品在140。C烘箱中

退火1 h。退火过程中样品处于定长状态，同时利用风扇带动烘箱内部空气循环

以保证样品表面温度的均匀性。制备得到的预制膜采用差示扫描量热法(DSC；

美国TA公司02000)以10。C／min的升温速率进行升温扫描，测得熔点(矗)

为164 oC。图3．2(a)给出了拉伸前初始样品的SAXS和WAXD二维图，以及

扫面电镜(SEM)照片，表明初始结构只含有高取向的平行排列的片晶晶体。如

图3．2(b)所示，该样品在室温下以40％的设定应变进行往复拉伸实验可以得到

接近100％的弹性回复率。
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3．2．2实验操作及过程

本章节涉及到的往复拉伸实验均采用本课题组自行设计的单向拉伸实验装

置【60]实现的。3 kw工业热风机供应高温气体，经特别设计的风道，保证样品腔

内的温度均匀性。初始样品尺寸(两夹具间距离)设定为26 mm，样品宽度和厚

度分别为30 m瑚和15哪。拉伸时，两个夹具同样以O．1mrll／s的速度向远离样品
中心的反方向移动，从而对样品实施拉伸；而回复时，两个夹具则同时以相同速

度(o．1删训s)向样品中心移动。此时样品的拉伸和回复速率实际上是0．2 m州s。

实验拉伸温度设置为40 oc，预设的回复应变为40‰远远大于屈服点应变。本

实验共进行四次拉伸．回复实验。

3．2．3样品结构表征手段

1．X射线散射

本实验中采用同步辐射二维小角x射线散射和宽角x射线衍射(sR

sAxs懈硝xD)技术在线检测识P预制膜往复拉伸过程中的结构演化。实验是在

上海同步辐射光源(ssRF)BLl6B线站进行的，同步辐射光源波长为o．124 IlIIl，

采用两个Pilatus探测器(300K和200K)同时采集SAXS和WAXD的二维图信

息。探测器探测面像素点大小均为172 LIm。为保证在一定的散射强度的基础上

跟踪结构演化，每组拉伸实验选用的样品都是叠成8层后拉伸，时间分辨设置为

l s每幅图。由于SAxS主要检测的几十纳米的尺度，基本可以排除层与层之间

的空气散射对结构散射信号的干扰，我们曾经在另一组在线的单层实验结果可以

保证这一点。SAXS实验过程中样品到探测器的距离用鸡筋标样标定为5175 mm，

而wAxD实验时样品到探测器距离为145 mm。数据处理前均采用扣除空气和样

品腔的散射背底的方法进行散射信号修正。

对2D SAXS散射花样图以散射矢量的模口作为自变量进行积分可以得到一

维积分曲线图。其中口=4兀sin伽，2扫是散射角，A为X射线波长。基于片晶周期

信号的方位角积分曲线的半高宽(№)，片品簇的取向程度可以用Hernlan取
向参数[6l】来表示，其定义为：

厂：竽掣 @u

其中，够是拉伸方向与片晶法向方向的夹角。当所有片晶法向方向均沿着流

动场方向时，尼s=l；当片晶法向方向均垂直于流动场方向时，，己s=一0．5；当体系

中片晶无规取向均匀分布时，厄s=0。
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基于2D W镦D散射花样同样可以得到以散射角2p为自变量的一维积分曲
线。由于探测器在原位实验中的限制(Pilatus 200K)，积分曲线是基于2曰处于

11．4。到20．o。范围的数据得到的。为了得到结晶方面的数据，通过分峰拟合的方

法，相对结晶度(盛)可以通过下列公式计算：【62卅]

置=(∑4)／(∑4十∑4)×100％ (3．2)，

其中，彳。和爿。分别是宽角二维图积分曲线分峰拟合后晶区和无定形区各自

的面积。采用和处理小角信号一样的方法进行方位角积分，iPP晶格c轴方向相

对于拉伸方向的取向参数可以由(040)和(130)面的取向参数得到，其表达式

如下：[65，66】

c。s2统=l一罢(c。s2砬。。)一罢(coS2唬。。) (3．3)，

工=一罢z。。一‰ (3．4)，

其中，伊hk0是拉伸方向与给定的040晶面法线方向的夹角。

2．扫描电子显微镜(SEM)实验

微孔膜的表面形貌的表征是采用四川大学李忠明教授课题组提供的场发射

扫描电子显微镜(Nova NanoSEM 450)实现的。所有的样品测试前均采用离子

溅射仪蒸金20 s，后在3 kV的加速电压条件下进行表面形貌测试。

3．3实验结果

3．3．1力学测试

图3．3给出了四次往复拉伸过程中的拉伸一回复工程应力一应变曲线，其预设

应变为40％。每次循环曲线都有典型的迟滞环且随着循环次数的增加逐渐趋于稳

定。在第一次拉伸过程中，应力首先随着应变线性增长直至线弹性终点￡n(约

6％)。过了屈服点后(sv≈9％)，应力进入平台区，而在应变约为18％(凸)时开

始发生应变硬化。其中在拉伸过程中在样品中间并没有明显的收缩或者颈缩现象

发生，说明屈服和应变软化并非源于宏观样品尺寸的变化，而是由样品内部微观

结构的形变不稳定性引发的。和第一次的应力应变曲线对比，再次拉伸的曲线都

显示出类似的非线性行为，但应力明显减小且没有应力平台阶段。第二次和第一

次拉伸曲线相比，屈服点附近的应力下降了约l／3。尽管第一次拉伸和之后的拉

伸相比应力差值较大，但回复曲线却基本相同，说明结构演化在本质上是一样的。
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当循环次数大于l时，除了应力的略微下降，迟滞环基本是相同的，且可以获得

接近100％的弹性回复率。迟滞曲线和弹性回复特性共同说明该样品的硬弹性是

来源于一个可逆的结构形变或者相转变，在迟滞环中耗散一部分能量。图3．3(b)

给出了拉伸和回复过程中外力做的功以及迟滞曲线内耗散的能量随循环次数增

加的演化。从肉眼上看，当循环次数大于l时，迟滞环的拉伸和回复的应力应变

曲线在应变范围为10％到31％范围内基本是互相平行的，说明可逆结构转变对

应力的依赖性是一致的。我们将往复拉伸的应力应变曲线(除了第一次拉伸)大

致划分为三个区间，其中stageI(0％<s<10％)和stageIII(31％龟<40％)的瞬时

模量明显比较大，中间阶段stage II(10％<s<3l％)的瞬时模量相对较小。

图3．3．(a)iPP预制膜在设定应变为40％时的四次循环力学实验的工程应力．应变曲线。

(b)循环实验中，体系在拉伸过程和回复过程外力所做的功，以及迟滞回线内耗散的能量

随着循环次数Ⅳzf肌cy。l。的增加的演化过程。
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3．3．2 x射线散射实验结果

CycIe l

；t诧琵0^矗um

CycIe 2

i s毹箍0。 蠢t曲l
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图3．4．iPP聚丙烯流延膜在40。c下第一次和第二次拉伸回复形变过程中的具有代表性二维

SAxS和wAxD二维图。左上角的数字代表具体的宏观应变(％)。拉伸方向为水平方

向。

图3．4给的是前两次循环实验中典型的二维SAxS和w久xD散射花样随应

变的演化。在第一次循环的拉伸过程中(图3．4中第一行)，代表着平行排列的片

晶簇的两点散射信号随着应变的增加不断向beamstop方向移动，表明片晶长周

期三。在不断增长。当应变超过6％时，beamstop附近沿子午线方向出现了菱形散

射信号。该信号一直扩展直至应变增长为25％，而后慢慢收缩直至拉伸停止
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(40％)。此外，随应变增加至15％时，可以明显观察到二阶峰。这里二阶峰在

初始样品的二维图中就已经存在，只是因为受到散射强度和探测器探测范围与尺

度的匹配程度的限制，一开始我们在本次实验中并没有观察到二阶峰的存在。和

拉伸过程相比，这些特征信号在回复过程的演化过程是完全相反的，但回复过程

中明显有一定的滞后。当应力降至0时，残余应变约为2．5％，此时beamstop附

近的散射信号已经完全消失。考虑到多次循环过程的结构演化是相似的，这里仅

提供第二次循环的SAxS和WAxD结构信息作为示例。如图所示，在第二次循

环过程中SAXS二维图的演化也基本和第一次循环的演化趋势类似，而在所有的

循环实验中WAXD二维图的变化基本是无法用肉眼观察到的。受到SAXS和

w似D同步检测技术的限制，我们只采集到了一部分晶体散射环。由于散射信

号一般是对称的，而且我们曾经在另一组相同的实验中发现初始样品中少量由

(1IO)晶面定义的子晶在形变过程中作用并不重要，因而跟踪PilatIls 200K所检

测到的这部分二维图的演化仍然是有意义的。

(a)

(c)
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图3．5．(a)sAxs二维图上四个不同区域积分示意图： (i)子午线信号； (ii)赤道线信

号； (iii)片晶簇方位角积分区域； (iv)子午线方向bealllstop附近信号。 (b)子午线积

分区域(i)的一维积分曲线在￡．q二维空间的等高线云图。 (c)区域(iii)的方位角积分

曲线在s．臼二维空问的的等高线云图。 (d)赤道线积分区域(ii)的一维积分曲线随应变

的演化。所有数据都来自第一次拉伸的二维SAxS散射花样。
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图3．6．在上海光源BLl9u线站采用Pilatus lM探测器进行相同的在线拉伸实验采集得到

的散射信号在赤道方向的积分曲线。

接下来我们将从上述二维图中提取出不同结构参数在形变过程中的演化。图

3．5描绘的是第一次拉伸过程中的原始积分曲线的数据图。如图3．5所示，对SAXS

二维图上四个不同区域积分可以得到不同的结构信息：(i)子午线信号；(ii)赤

道线信号；(iii)片晶簇方位角积分区域；(iv)子午线方向beamstop附近信号。

通过对子午线区域(i)积分，我们得到了拉伸过程中其一维积分曲线在￡一口二维

空间的等高线云图(图3．5(b))。为了和力学信息相关联，应力应变曲线上的转

折点(s。，sv和s11)以红色短划线的形式绘制在同一张图中。沿着红色虚线的箭

头方向，可以观察到片晶簇的一阶散射峰位置随着应变增大而逐渐向低q方向移

动。这一过程并不是简单线性的，当应变经过屈服点￡v后其移动速度明显加快，

对应着片晶长周期三。的加速增长。图3．5(c)描述的是第一次拉伸过程中归一

化后的区域(iii)的方位角积分曲线在￡．p二维空间的的等高线云图。其峰值主

要集中在伊0处，代表片晶簇沿着拉伸方向取向。随着应变增长，方位角积分
的峰宽有变宽的趋势，说明拉伸过程中片晶簇取向有略微减少。图3．5(d)给出

的是赤道方向区域散射(ii)的一维积分曲线随应变增长的演化。散射强度在屈

服点附近开始明显增强，同时有一个较宽的散射肩峰出现，说明赤道方向形成了

具有散射密度差的区域。尽管这个峰不是很明显且强度不高，但另一组在上海光

源BLl9U线站采用Pilatus lM探测器进行的在线拉伸实验的实验结果(图3．6)

可以证明，赤道方向的散射峰是确实存在的。基于这个宽的赤道方向的散射峰和

低g值附近的强散射的存在，我们只能粗略的估计这种具有散射密度差的区域的
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平均尺寸在20一30nm(峰位g值大约在0．2—0．3 nmJ)。散射强度的连续增长以及

赤道方向宽峰的出现共同表明屈服之后有某种结构转变发生。接下来，我们将这

种结构转变归因于片晶间无定形相发生了应力诱导的密度波动或相分离。

伯) (b)

^。口O lO 20 30 40詹
nn}{(A口a) ‘(％)

f％)

图3．7．(a)第一次拉伸过程中片晶簇的散射强度(，L。)，赤道线方向强度(厶)和

beamstop附近散射信号强度(^。。)的随应变增加的演化过程。 (b)片晶簇的长周期

(k)，对应的应变差值(彳s)和取向参数优s)随应变增加的演化过程。图中也绘制了

对应的应力．应变曲线，黑色虚线标明了三个特征应变点(岛，￡y和s11)。

基于图3．5的原始数据，我们提取了第一次拉伸过程中的一些定量化结构参

数，如图3．7所示。图3．7(a)给出了第一次拉伸过程中片晶簇的散射强度(‰)，
赤道线方向强度(厶)和beamstop附近散射信号强度(^。。)的随应变增加的演化

过程，为方便对照同时绘制了相应的应力应变曲线。由于我们只对相对强度演化

趋势感兴趣，图3．7(a)中的散射强度都是相对强度，在图中进行三者之间的对

比是无意义的。这三种散射强度都明显从应变大于s。时才开始增加。其中，几。

和厶在整个拉伸过程呈单调增长趋势，而西。、v则是非单调的，在应变为23％附近

达到一个最大强度值。这种非单调增长趋势可能是因为随着应变增加时随着结构

尺度的增长部分强散射逐渐移入beamstop内，故统计得到的强度并不全，只包

含了探测器可以探测到的部分散射信号。

基于图3．5(b)的一维积分曲线，可以采用Bragg公式￡(￡)=2兀向(￡)【18]计算

得到片晶簇的长周期￡。随应变增长的演化趋势。片晶簇的Hernlan取向参数．凡s

可以通过图3．5(c)所示的方位角积分曲线计算得到。图3．7(b)给出了拉伸过

程中计算得到的片晶簇的长周期￡。和取向参数，己s的演化。片晶簇的微观应变定

义为：s。(￡)=(三。(￡)—￡。o)肛。o×100％，用于和整个样品的宏观应变进行对比。在宏

观应变中减去同时测到的微观应变，可以得到应变差值△s(￡)=r￡。(￡)。图4．7(b)

同时给出了应力差值随应变的变化趋势，定量化地反映了片晶簇外部的形变程度。
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在线弹性形变区，三。随着应变增加略微增长，在应变大于8。后其增长趋势开始

加快，在屈服点(sy)之后上。的变化斜率得到进一步提升。进入应变硬化区时，

其增长趋势明显减缓。上。的非线性增长肯定和对应的非线性力学行为相关。由于

iPP薄膜有一定的硬弹特性，且此时片晶簇的法向方向是沿着拉伸方向的，我们

可以预测上m或￡。应是与应力成正比的，然而这种预测和实验结果并不一致。在

应力平台区域，三。出乎意料地表现出最快的增长速度，这个现象更明显地体现在

彳s的演化。在线弹性形变区得到初始增量后，出在￡n附近得到最大值，紧接着

随着宏观应变继续增长，彳s突然开始逐渐减小。随着应变增长，彳￡在应变硬化

点sh附近减小为最小值一10‰随后转而增加，并在拉伸停止时达到一个大于0的

正数值。在应变硬化点(18％)附近，彳s等于一lO％意味着此时微观应变为28％，

即微观应变明显大于外力施加的宏观应变。换句话说，在非线性力学区间内三。

或是￡m所得到的意料之外的增长不仅仅来源于外力做功，还有一部分是来源于

线性区储存的弹性能的释放或是某种自发的结构或相转变。而且，允s同样在屈服

之后下降趋势明显加快，尽管从对到sh其总的减少量很小(从0．86减小为0．83)。

结合k的快速增加，丸。，西。。和厶三种散射强度的同步增加以及赤道方向散射

极大值的出现，我们初步提出以下观点，即：屈服后发生了应力诱导片晶间无定

形相的微相分离。假定片晶间无定形相的相分离是一个应力诱导的非平衡相转变，

那么它可能在达到克服成核所需的能量壁垒后自发进行，这可以在下文的讨论中

用来解释k和￡。的过度增加的现象。

图3．8(a)和(b)给出了W—∞∞对应的一维积分曲线和(040)晶面的方

位角积分曲线的等高线云图。和图3．4中的二维图一样，在拉伸的过程中一维积

分曲线和方位角积分曲线基本没有太大变化。只有线弹性形变区散射峰位置略微

向大20值方向移动，表明各晶面的晶面间距d在拉伸初期都有一定的减小。结

合应力应变曲线，图4．8(c)同时绘制了相对结晶度(溉)、晶面间距(痂40)、相

关长度(三040)和链取向参数(压)的演化过程。痂40和三040分别是通过Bragg公

式和Scherrer公式计算得到的。【18】这里采用“相关长度”而不是用“晶粒尺寸”来定

义三040是因为晶格内部的畸变和实际尺寸都可能影响散射峰的宽化，而三o。o的计

算包括了上述两种因素的贡献。链取向．届和．_7Ls类似，在整个拉伸过程中只有略

微的下降(从0．88到0．80)。一旦经过线弹性形变区，疋的下降就开始加速，但

在后期的应变硬化区则基本保持不变。同时五从形变开始到应变硬化点下降了

0．6％，且在屈服附近没有明显的转折点，说明五的略微减小可能主要和应力诱

导的晶格的弹性形变有关，而和不可逆的晶体破坏无关。三040在拉伸过程中倒是

有较大的减小趋势，但主要是发生在线弹性区。屈服点过后，三040的减小趋势突

然减慢且最终达到一个平台。三o。o．的演化趋势和应力应变曲线是完全负相关的，
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说明其减小可能主要来源于应力诱导的弹性形变而不是塑性的晶体滑移。事实上，

在之后关于循环实验的讨论中，三o。o可以在应力恢复为0时完全恢复为初始值。

晶面间距痂。o同样在线弹性形变区有较陡的下降趋势而在之后的形变中趋势减

缓，同样证明了应力诱导晶格发生的弹性形变的可能性。图3．8所示的所有晶体

参数(五，痂40，三040和疋)共同支持晶体经历的是弹性形变而非不可逆的塑性形

变的结论，这和样品本身的硬弹性特征是相吻合的。

(c)

O

b)
40

30
一
霉
一
吣20

10

0

—
240 270 300

^0|nH嘲娃|^n袭le铲、

14

《。；盯 O lO 20 30 40，|¨o≮ 正

{A》(MPa) s(％) (nm)f％)(×(}．{11)

图3．8．(a)和(b)分别是第一次拉伸过程中wAxD一维积分曲线和(040)晶面的方位

角积分曲线的二维等高线云图。 (c)相对结晶度比、 (040)晶面的晶面间距(痂40)、

晶粒相关长度(￡040)和方向链(c轴)取向参数∽)在拉伸过程中的演化过程。为方便

对照，图中也绘制了相应的应力．应变曲线。
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图3．9．(a)第二次往复拉伸过程中在子午线区域(i)的一维积分曲线的二维等高线云图。

(b)和(c)分别是第二次拉伸和回复过程中在赤道线积分区域(ii)的一维积分曲线随应

变变化的演化过程。

为了进一步验证结构演化的可逆性，考虑到第2次循环和首次循环的回复力

学曲线是类似的，同时其他循环和第2次循环的结果也是近乎重合的，我们接下

来以第2个循环实验的结果作为例子展开详细讨论。图3．9(a)给出了第2次循

环实验(拉伸一回复)过程中一维积分曲线随应变变化的二维等高线云图。和第1

次拉伸的结果类似，散射强度(，L。，^。。和厶)在第2次拉伸过程中明显增加，

而在第2次回复时又逐渐减小为初始值。片晶簇的一阶散射峰位置和第1次拉伸

时一样，沿着非线性的路径在拉伸过程中向小q方向移动而在回复过程中转而向

大q方向移动，回到初始位置。图3．9(b)和(c)分别给出的是拉伸和回复过

程中赤道方向的一维积分曲线随应变的演化。和图3．5(d)的第一次拉伸情况一

样，在第二次拉伸过程中同样在屈服(￡，)之后出现了一个强度很弱、宽度很宽

的肩峰，且在第2次回复过程中这个宽峰似乎变得更明显了些，特别是在应变从

25％减少为10％的区间内。这一现象进一步证明了循环拉伸诱导了赤道方向的某

种散射密度差的区域的形成和消失。注意到赤道方向的散射强度并没有在应力恢

复到初始值时完全恢复到原始值，说明此时体系内的结构可能并未完全恢复或者

仍有一小部分较弱的记忆结构残留。
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图3．10．(a)第2次往复拉伸过程中片晶簇的散射强度(^一)，赤道线方向强度(厶)和

be栅stop附近散射信号强度(^。。)的随应变变化的演化过程。 (b)片晶簇的长周期

(￡。)，对应的应变差值(4s)和取向参数饥s)随应变变化的演化过程。为方便对照，

图中绘制了相应的应力．应变曲线。空心和实心的点分别代表拉伸和回复的过程，且本图中

仅采用第2次拉伸回复过程的数据。

图3．10(a)绘制了第2次循环实验时各散射强度(‰，^。。和厶)的演化。
儿。在拉伸过程是在s。附近开始增加，而在回复过程中其减小没有任何滞后，且

可以完全恢复到初始值。而和第1次拉伸不同的是，第2次拉伸过程中，厶的增

加则是开始于0应变点而非从￡。附近开始。在回复过程中，厶的恢复相比于拉伸

过程中有些滞后，形成了一个较小的滞后环。西。。的增长和第1次拉伸一样，从

￡。附近开始，且在拉伸过程中有一个最大值。而在回复的stage III阶段^。。先是

增长回到一个最大值(但仍小于拉伸时的最大值)，而后转而减小。当应变低于

10％时，^。。的减小相比于拉伸过程的增长来说有些滞后，但最终恢复到初始值。

考虑到拉伸过程中散射信号可能部分进入beamstop的不可探测区域，在大应变

下回复过程中相比于拉伸过程较低的^。。可能可以简单归因于散射信号逐步移动

进入beamstop这一过程的滞后效果。图3．10(b)给的是第2次循环时三。和无s

的演化。和第1次拉伸过程类似，三。在线弹性区缓慢增加而在s。明显加速增长。

但当应变从20％增加至3l％时，￡。的变化近似成一个平台，然后在进一步拉伸

过程中(3l％<群40％)再次增加。在回复过程中，厶。随应变减小而慢慢恢复，但

恢复过程中呈现出一个明显的滞后环。尽管如此，当应力降低为0值时，￡。也恢

复到初始值。和应力再回复初期很快从40 MPa下降为16Ⅷa相反，三。在这一
阶段(从40％到31％)缓慢下降，而当应变减小为17％附近时突然急剧下降，此

时应力已经下降到一个较低的水平(约为10 ma)且变化很缓慢。￡。在循环实
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验中的演化进一步证明了￡。并没有和应力成正比的增长关系，在形变过程中应

该的确发生了某种应力诱导的可逆的结构转变。如图3．10(b)所示，，己s的演化

几乎和三。完全相反，说明上。的增长一定程度上削弱了，Ls。在回复过程中，￡。

的明显减小趋势在大应变(31％<s“0％)和小应变(0％龟<10％)窗口中都和允s

的增长趋势相对应。然而，在中间应变窗口(10％龟<30％)，上。的减小则伴随着

，Ls的减小，说明此时片晶周期的收缩导致了取向的弱化。

(a)

图3．11．(a)相对结晶度丘和方向链(c轴)取向参数嫉)在第2次往复拉伸过程中的演
化过程。 (b)(040)晶面的晶面间距(础o)和晶粒相关长度(三040)随应变变化的演化
过程。 (c)晶粒相关长度变化率随应变的演化过程。为方便对照，图中也绘制了相应的应

力．应变曲线。空心和实心的点分别代表拉伸和回复的过程，且本图中仅采用第2次拉伸回

复过程的数据。

图3．11(a)中给出了相对结晶度皿和链取向参数疋在第2次循环实验中的

演化。和第1次拉伸类似，疋和无在第2次拉伸过程中呈现微弱下降而在回复过

程又沿原路径回复原值，整个过程没有观察到明显的转变点。这说明尽管应力。

应变曲线是非线性的，晶体并没有经历不可逆的破坏。(040)晶面的相关长度三040

和晶面间距铂40的演化如图3．1l(b)所示。￡040和痂40同样在线弹性区呈现快速

下降而在之后的形变中变化减缓，其回复过程有一个完整的迟滞环，最终恢复为

初始值，表明循环实验中没有塑性的晶体滑移发生。此外，尽管第2次和第1次

拉伸相比有明显的应力下降，晶体参数(丘，痂。o，三040和疋)在四个循环中都可

以恢复到初始值(丘和疋的路径甚至和拉伸过程是一致的)，说明的确没有大尺

度的晶体塑性形变发生。如果是晶体滑移触发了屈服行为，我们无法想象所有的

晶体参数该如何在回复过程中恢复到初始值。事实上，如果将三040的变化量

￡L040=(三040(0)—三040(￡))厄040(0)和盯随应变s的演化以双Y轴的形式绘制在一张图

上，可以发现￡L040和盯在演化过程中是相互匹配的(见图3．1l(c))。这一现

象证明了三040的变化的确来源于所施加的应力而非是晶体滑移。因此，我们有理

由推测在这一过程中晶体并没有经历大尺度不可逆塑性形变，而是弹性形变为主

导。
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3．3．3表面形貌

图3．12．不同条件下制备得到的聚丙烯薄膜样品的SEM表面形貌照片： (a)未拉伸；

(b)40。C第一次往复拉伸后，设定应变为40％； (c)40。c冷拉至40％后再130。c温度

下热定型5min； (d)在步骤(c)后在130。C下热拉伸20％。图中样品的取向和拉伸方

向如双箭头所示，沿水平方向。

为了更直观地确认表面形貌的可逆性，图3．12给出了未经过蚀刻处理的不

同条件制备得到的聚丙烯薄膜样品的sEM照片。比较初始样品和经过第1次往

复拉伸的样品的表面形貌(图3．12(a)和(b))，可以发现两者并没有明显的差

异，且片晶簇在拉伸前后均保持着高取向状态。这一结果符合上文中关于大多数

片晶在拉伸过程中进行的是弹性形变的结论，说明的确有可逆的结构转变发生。

考虑到由于样品的超弹特性我们很难捕捉到拉伸过程中的结构转变，如图3．12(c)
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和(d)，本工作采用热定型和热拉伸两种手段来固定和扩大拉伸过程中的结构变

化。在热定型后，取向片晶被平均分为几个片晶簇骨架，中问由一排排30 m周
期左右的狭长型的孔和纳米纤维架桥分离开。如果在40 oc拉伸过程中发生了片

晶间无定形的微相分离，加热至1300c应该会增加链的活动性，继而扩大微相分

离的效果；最终导致狭长型孔和纳米纤维架桥的形成。相应地，1300c下形成的

纳米纤维和狭长型的孔可以认为是分别来源于微相分离得到的高密度和低密度

区域在温度和拉伸的共同作用下发展而来的。

3．4讨论

本章节内容主要研宄了iPP硬弹性薄膜在40 oC下往复拉伸过程中的结构演

化过程，一旨在理清高取向片晶簇的形变机理和硬弹性能的结构来源。根据上述研

究结果，我们可以总结出以下三个初步结论。(i)和热塑性弹性体[6w1】类似，循

环实验过程中有大于96％的弹性回复率且存在力学迟滞回线。(ii)基于晶体结构

参数(疋，疏40，三o。o和无)的演化，循环形变中并没有观察到明显的不可逆的晶

体破坏，晶体参数的微小变化大都与应力诱导的可逆弹性形变相关。(iii)sAxs

二维图中提取得到的所有结构信息，包括三m、五。、五。w、磊和凰，共同支持iPP

样品的硬弹性是来源于无定形相的可逆结构转变的观点。当应变大于踟时可以

观察到三。的加速增加，甚至可以实现其孙远远大于宏观应变的情况。这～现象

并无法简单的用踟附近无定形相的模量减小来解释。由于拉伸形变是一个应变

控制的过程，无定形相的模量减小顶多只能使sm最大增长为和s相等的数值。

故8。远远大于8的现象肯定是由某种自发发生的可逆的结构转变所驱动。考虑

了所有可能的无定形高分子的可逆而自发的结构转变，[71]相分离的可能性最大。

因此，结合小角信号上赤道方向出现的散射极大值(在0．2—0．3 11111。1附近)，本章

节提出用片晶间无定形相的微相分离理论来解释硬弹性能的来源，接下来将详细

讨论这一内容。
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3．4．1无定形相的定义和形变
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图3．13．取向片晶簇的形变模型示意图。其中绿色区域代表片晶层，不同程度的橙色区域

代表不同密度的无定形区域。

为了方便讨论，图3．13绘制了片晶簇形变示意图。片晶簇是由多个片晶晶

体和无定形层相间排列组成(一般是3一10层陬73】)。由于tie链密度和受限的链

缠结密度在不同的晶体层间的分布是有差异的，在初始硬弹性聚丙烯薄膜中存在

两种无定形层，即，片晶簇内部的模量较高的片晶间无定形相(Am，含有较大

的tie链密度和受限的链缠结密度)以及片晶簇外部模量较小的额外的无定形相

(Am’，cilia链密度较高但tie链密度和受限的链缠结密度较小)(详见图3．13

(a))。事实上，在高度取向的状态下，不同无定形相的形貌的不同是很难通过

显微技术观察到的。这里假定的Am’是一个代表片晶簇外形变的平均场，包括无

定形剪切、选择或是拉伸，影响因素较为复杂。【74-76】Am’其实和过去关于球晶中

的无定形gap的定义很相近，都是将不均匀分布的片晶簇分开，且形变空间更大。

【3乳41】Am和Am’在取向体系中的差异主要来源于连接片晶与片晶之间的tie链或

是受限的链缠结密度的差异，其中Am的密度较高，模量也相对于Am’来说更大

些。【40，77—79】

这里我们想强调下Am的两种结构和形变特点。(i)无定形链以tie链、受

限的链缠结、loop链和cilia链等形式存在，意味着在片晶间的一个无定形层的

链分布和连接效果是分布不均匀的。通常情况下，Am中的tie链密度可能在不

同的片晶簇内是不一样的。因而在单轴拉伸过程中由无定形链承担的应力也是不

均匀的，这一特点对于高分子混合物和本体系中发生应力诱导的微相分离是十分

关键的。【80。87】在类似于高分子／溶剂体系的动态非对称混合物中，流动场的施加可

以诱导粘弹性相分离，这对于应力诱导的相分离来说是很好理解的。【82，88‘95]在硬
71
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弹性iPP薄膜中，tie链和受限链缠结的扩散受到严格限制，在高分子形变中有较

长的松弛时间，而cilia或100p链扩散速度相对较快但只在局部区域运动，其作

用类似于动态非对称高分子／溶剂混合物中的溶剂的作用。(ii)初始样品中Am的

厚度厶差不多再10 11IIl的量级(本工作中约为8 m)，而片晶簇的侧向尺寸则是
在微米量级。(模型图中为了更好的描述问题，同时受到空间的限制，我们将片

晶簇的侧向尺寸进行了缩减。)因此，Am层是限制在具有大于100的纵横比的

两个较硬的片晶层之间的纳米尺度空间内的。在硬的晶体和软的无定形纳米层之

间的强化学连接以及大的纵横比条件下，单轴拉伸过程中Am会发生明显的

Poisson侧向收缩，如图3．13(b)所示。接下来的讨论主要关注的是，为了补偿

大应变下的Poisson收缩，应力诱导的微相分离可能是无定形链形变的自然选择。

3．4．2可逆的结构演化过程：微相分离的成核与生长

1．stageI和stageII

接下来我们将具体分析除第1次循环外的往复实验中的三个阶段分布对应

的结构转变。在拉伸过程的stage I(图3．13(b))，线弹性形变为主导，此时片

晶簇的微观应变s。(主要来源于Am)和应变差值彳s(大致代表Am’在拉伸方

向的综合形变效果)都随着s的增加而线性增长(如图3．7和3．10所示)。同时，

伴随着4确40和三040的减小晶体主要进行弹性形变。可以预想到此时大部分弹性能

储存在Am、Am’和晶体中。当形变进入stageII(图3．13(c))时，体系很难继

续储存弹性能，体系不稳定性的出现导致了非线性的力学行为。赤道方向宽峰的

出现和小角散射强度(厶，丘狮和血。。)的突然增加共同暗示了不同尺度的具有强

密度差的区域已经开始形成。考虑到几乎没有晶体塑性破坏发生，散射强度增长

肯定来自无定形相的结构变化。几。与晶体相(卢。)和Am(卢aI)之间的密度差是

成正比的，即有，k。c(鼠一丹)2=鹾舡。考虑到形变过程中应力分布的不均匀

性，我们猜测在Am中发生了微相分离产生了具有不同tie链密度的高低密度区

域。高密度区(pH出)富含tie链和受限的链缠结，而低密度区(pL缸)则主要由

loop链和ciIia链组成，继而贡献了赤道方向的散射信号厶。因此厶有如下表达

式：L∞(弛一儿)2=琥。．M，此时Am的平均密度为‰oc‰+儿。由以上

定义，Am中的微相分离的发生会使得厶。C△露出眦，同时在赤道方向出现一个宽

的散射峰(平均散射体尺度为20．30 nm)。在微相分离发生之前的线弹性区，由

于晶体和无定形相间的链连接性限制了Am的侧向收缩，片晶长周期三。和s。的

增长受到了强弹性反作用力的阻力作用。当应变大于s。后，微相分离促使周围发

72

万方数据



第3章

生了具有高自由度的cilia和loop链的局部扩散，不再要求无定形相发生大尺度

的侧向收缩。因此，三。或s。可以在stageII加速增长。由于应力诱导的微相分离

是一个非平衡相转变问题，假定应力水平一直保持在生长的临界应力以上，它可

以在成核后自发的进行。Am自发的微相分离驱动了三。的加速增长，最终使得

s。大于相应的s。同时sm的加速增长减小了Am的密度(‰。C‰+几)，最终

增加了片晶簇散射信号的强度丘。oC(成一风)2=峨缸。

2．Am中微相分离的成核

将第2次拉伸和其他拉伸的结果和第1次拉伸的结果进行对比发现，Am的

微相分离在相对低的应力水平下发生。这可能是因为第1次循环结束后体系中有

记忆效应或者存在未完全回复的结构，将应力恢复为0并不能完全重新混合这两

种相结构。厶在所有循环的拉伸过程中都是在屈服后开始快速增长，且对应的宽

峰随着循环次数的增加越来越明显。注意到厶在第2次拉伸甚至从线性区开始

拉伸的时候就开始增加，而第1次拉伸厶只有在翻后才开始增加。因此，这种

现象表明在第1次循环实验结束时的确有某种记忆结构存在。这种记忆结构在第

2次或更多次循环的拉伸过程中作为微相分离发生之前的核，降低了微相分离发

生所需要的应力。故第1次拉伸时s。附近较高的应力可以归因于触发了微相分

离的成核过程。事实上，在第1次拉伸过程中的所有结构参数，包括厶、儿m、

血。W和三。，都在sn之后呈现微弱的加速增长，且在sv之后加速的趋势越发明显。

这说明s。<群曲时可能发生的是应力诱导密度涨落或者说是成核的过程，而s>句

后则对应的是微相分离发生后的核的生长过程。在成核以后，假定应力一直保持

高于生长所需的临界值水平，微相分离可以自发进行，这就可以很好地解释了

stageⅡ中k的加速增长现象。注意到微相分离可以释放之前储存的大量弹性能，

初始受拉伸的链的回缩力可能会进一步驱动微相分离的发生。

3．片晶簇发生微相分离的偶然性(三。&西。、Ⅳ)

当片晶簇长周期(三。)、晶体(如)和无定形(厶)厚度以及tie链的密度在空

间上都有一定的分布，很难相信微相分离发生在所有的Am层中。而且微相分离

的成核是一个偶然的过程，一般发生在均匀溶剂中的受限区域。当Am的微相分

离发生在某些片晶簇中，应力的增长将减缓而后慢慢进入平台区(第1次拉伸)。

保持低应力水平是无法在残余片晶簇中触发微相分离的成核的，故这部分片晶簇

将可能继续线弹性区的弹性形变。这样理解的话，我们就能半定量的解释stage

II中出和，【。。的演化过程。我们定义一个形变单元的初始长度为三(0)，该基本形

变单元是由n个周期的片晶．无定形组成的长周期三。(0)和其他片晶簇外的无定形

在拉伸方向的厚度三A。，(0)组成的，即三(0)=础。(0)+三A。，(0)。假定微相分离发生在
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形变基本单元内的m个周期中，此时有胛>聊。因此还有剩下的(”一聊)个片晶周

期是没有发生微相分离的，这部分的长周期三，(￡)小于发生微相分离部分片晶簇

的长周期三。(8)。接着经过一定的计算，可以得到彳s的表达式：

彳￡=￡一￡m≈[(胛一7押)∞x(￡)一三m(￡))+三Am，(￡)】／，止m(0)。 考虑至U胛>，砣和三x(￡)<￡m(￡)，

@一垅)@x(￡)一三m(￡))在zone B区间内是个负数值。当它的绝对值大于三Am，(￡)时，

如在zoneB也得到负数值，这和我们在re西onI中观察到的实验结果是一致的。

未发生微相分离的片晶簇可能同样在SAXS二维图中贡献了部分散射极大值，但

是由其散射密度差得到的散射强度应比起发生微相分离的片‘晶簇而言弱得多。因

此，散射信号主要由微相分离的片晶簇决定。

在早期的报道中，beamstop附近的散射强度西。、v通常是归因于孔洞或空穴的

形成，【96．98]这一般是一个结构破坏的过程而非可逆的相转变。如果我们将西。。归

结为片晶簇(凡s=成+腽)与Am’(paII)的散射密度差，则其表达式为

厶。。oc(几一腽)2=△以咄Ⅱ。然而，如果我们考虑片晶簇内的微相分离以及三m或

sm的加速增加，‘。w。C卸盘虹。则应该会在￡n之后开始减小而不是像我们实验观察

到的呈增加的趋势。事实上，^0w不仅仅与密度差成正比也与散射界面成正比。

由于微相分离仅发生在部分片晶簇中，这部分片晶簇与其他片晶簇间形成了新的

密度差，继而贡献了^。。的强散射，同时也可以解释stage II中西0w的加速增长。

4．stageIII

在stage III(图3．13(d))中，应力诱导的微相分离持续进行，所有的无定

形链(包括Am和Am’)，不管是否发生相分离，都得到进一步拉伸，继而发生

了应变硬化。第2次拉伸过程中的应变硬化更明显，导致了三。(￡)在这一阶段相

比于第1次拉伸的值来说大一些。由于在三。(￡)和三AmⅡ(￡)随着应力增长而继续增

加时三。(￡)的增长速度减缓了，彳s转而从随应变减小的趋势变成增加的趋势，最

终在stagc III实现了正值(图3．7(b))。

3．4。2应力诱导非平衡的可逆微相分离

在回复过程中，所有从X射线结果中得到的结构参数都基本可以恢复到初

始值(除第1次循环以外)。和循环实验中的力学迟滞曲线相对应，结构参数(如

厶、五。w、三m、正s、三040和痂40)的恢复都伴随着一定的延迟，也同样存在着迟滞

环。这说明应力诱导的微相分离应是～个可逆的非平衡相转变，它在拉伸过程中

耗散了外力做的功，同时也是硬弹性iPP薄膜的力学迟滞环的主要原因。
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我们将带有迟滞环的非线性力学行为归因于应力诱导的片晶簇内无定形的

微相分离。为了进一步强调应力的作用，图3．14将前两次循环过程中￡。和厶的

演化对应力作图。在应力小于微相分离所需的临界值时，上。和厶有些微增加(第

1次拉伸的stageI并没有观察到厶的增加)。而一旦应力超过临界值，￡。和厶的

增长都明显加速，而且尽管有些迟滞现象，三。和厶仍然可以在回复过程中几乎

完全恢复到初始值。这进一步证明了片晶间无定形微相分离的确是一个应力诱导

的非平衡可逆相转变行为。

图3．14．前两次往复拉伸过程中三。(a)和厶(b)随应力变化而变化的曲线。空心和实心

的点分别代表拉伸和回复的过程。

在拉伸过程中，微相分离、成孔、晶体熔融或滑移都可能在半晶高分子材料

中触发力学不稳定性，但哪种机理先发生则取决于晶体和无定形的相对强度和激

发这些结构转变所需要的临界应力大小。在无定形相中，相比于微相分离成高分

子区和空气或真空区(成孑L过程)明显要难于微相分离为高低密度区。但微相分

离到成孔的转变在合适的拉伸速率和松弛时间的条件下也是有可能发生的。通过

慢速拉伸或蠕变过程，可逆的微相分离也是有可能转变为不可逆的成孔过程的。

【58’99l另一方面，晶体滑移对于链方向的剪切力更敏感。晶体破坏还是无定形微相

分离先发生不仅仅取决于他们的相对强度，还和外力是如何施加在样品上有关。

在本工作中，由于片晶簇沿着拉伸方向平行排列，剪切力相对较弱，故基本可以

忽略晶体滑移或是晶体破坏。而且，片晶簇在受到垂直于片晶法向方向的拉伸力

时，Poisson收缩效应很强，这可能可以解释线弹区三040和幽40的大幅下降。如

果弯曲刚度较低或是有其他波动或扰动存在时，和软／硬复合纳米片层材料类似，

微屈曲也有可能同时发生。【100，101】当对各向同性的半晶高分子材料施加拉伸应变
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时，某些晶体会承受足够大的剪切力，继而晶体滑移或熔融可能的确会率先发生，

耗散弹性能，这一过程无形中减小了无定形相发生微相分离的可能性。

类似的现象也在硬弹性聚乙烯体系中观察到过，这说明应力诱导的橡胶态的

微相分离可能是一种普适的形变机理，决定了硬弹性材料或其他嵌段共聚物弹性

体的超弹性能。而且，具有较大的纵横比的层状结构和软硬层间不均匀分布的连

接性应该是实现超弹性的首要条件。这两个条件限制了应力作用下的Poisson收

缩，同时由于受力不均将链与链区分开。和胶体或弹性体中动态键或相转变的增

韧机制类似，[71】硬弹性材料中的微相分离可以有效耗散外力做功，但同时也是一

种可逆的结构转变机制。引入微相分离机制对于设计高性能超弹材料有一定的指

导意义。【33，97，102。106】此外，微相分离产生的赤道方向散射极大值对应的周期(20—

30nm)很可能本质上与分子链的均方回转半径(约25 nm)有关，决定了后拉伸

得到的微孔隔膜中孔的侧向尺寸(约为20—40 nm)。

本章节工作采用同步辐射SAXS和W气XD在线检测手段，研究了硬弹性iPP

薄膜在往复拉伸过程中的结构演化。和大多数半晶高分子中涉及到的晶体滑移和

其他晶体形变模型形成鲜明对比，除了过程中应力诱导的可逆弹性形变，本实验

中所有晶体参数(包括结晶度五，晶面间距面40，相关长度三040和链取向五)都

基本在循环实验结束后恢复为初始值，这说明基本没有晶体的塑性破坏发生。基

于SAXS数据的详细分析，我们提出了应力诱导可逆的片晶问无定形相的微相分

离来解释循环实验中屈服附近赤道方向的周期信号、加速增长的片晶周期厶以

及不同区域的散射强度(厶和厶)的增长。微相分离的成核和生长过程是可逆的，

和观察到的结构演化过程以及三个不同阶段的力学行为符合的很好。此外，硬弹

性聚乙烯薄膜中也有类似现象，说明了应力诱导的微相分离对于硬弹性材料而言

具有一定的普适性。
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4．1引言

第4章取向片晶形变行为的温度依赖性

拉伸过程中的非线性力学行为(如屈服、应变软化和应变硬化)和微观结构

演化之间的关系是半晶高分子材料研究中长期存在的问题，具有非平衡的特点，

同时也是预测高分子材料的服役性能和指导高性能产品的生产所要求的基本认

知。[1。3]为了预测材料的服役性能，首先需理清其结构与性能的重要性，这对材料

加工过程也是同样重要。工业生产高性能高分子材料产品，例如纤维材料，[4。7】双

向拉伸薄膜，[8-lo]微孔薄膜【11-15】等等，不仅仅涉及到液体到晶体的固化过程同时

也需要在后拉伸过程中经历晶体形变和相转变过程。【16】例如，超高分子量聚乙烯

(I胁嗄WPE)纤维的高强度是由片晶晶体在熔点附近的后拉伸过程中转变为伸
直链晶体而获得的。【17-19】而双向拉伸薄膜的生产过程中的后拉伸则是根据原料性

质的不同，在熔点或者玻璃化转变温度附近进行的。【20。22]锂离子电池的聚丙烯干

法单拉微孔隔膜的生产同样需要涉及到两步拉伸，包括室温附近的冷拉和接近熔

点附近的热拉。[2抛5】其中，前者对应的是片晶的分离，而后者则主要是通过片晶

．纤维晶转化来实现微孔的扩大。【26，27】工业加工过程中，高应变速率的拉伸在不

同温度区间内驱动预制膜／纤维内初始结构的破坏和重构。但目前工业界和学术

界仍没有完全理解这一加工过程所涉及到的非平衡物理问题和对应的非线性力

学行为。

前人曾经针对半晶高分子材料的非线性力学行为提出多种形变机理，如位错

诱导的晶体滑移【28-34]，熔融再结剐35，361，微孔形成[37_39】和微相分离【40，41]等等。

Young的理论将半晶高分子(如iPP和PE)在％温度以上发生的塑性屈服归因

于晶体的位错成核，【32，34，42书】而片晶滑移以及晶体成块的破碎则被认为是诱导纤

维化材料的非线性力学行为的原因。[46，47]此外，应力诱导的熔融再结晶似乎更容

易在熔点附近发生。陋50]在我们以往关于I TⅧ讧wPE的工作中，通过熔融发生的

晶体滑移被用来解释所有温度区间的屈服和应变硬化，而在高温区间的应变硬化

则仅来源于通过滑移面而非熔融发生的晶体滑移。【6，51]而在由无规取向的片晶组

成的聚丙烯薄膜中，低温下(<80 oC)的屈服主要来源于晶体的无定形化，随着

应变增加发生晶块的旋转和重新取向。[52】除了晶体，在研究塑性形变机理的过程

中还可以跟踪晶体和无定形区内的孔洞的生成。一般情况下，低温下孔洞的发生

伴随着应力发白的现象。【15，38，47，53。55]在不同的外力和温度的作用条件下，孔洞可

能发生在屈服前或者屈服后。【38，5659】此外，最近我们采用同步辐射小角和宽角X
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射线散射技术在线研究具有高取向片晶的聚丙烯薄膜拉伸过程和往复拉伸过程

中的结构演化，提出了用应力诱导片晶间无定形区的微相分离来诱导触发屈服过

程的理论(详见第3章)。尽管所有的形变机理都有相应的实验证据支持，经过

几十年的努力，形变机理的普适性仍存在一定的争议：特定的样品用不同的制各

方法和不同的拉伸测试条件(如温度和应变速率)，可能会对应着不同的形变机

理。

尽管半晶高分子材料中通常存在着一些较大尺度的形貌结构，特别是球晶，

作为半晶高分子的特征结构单元，由3．10个平行片晶组成的片晶簇【60-631，通常

被认为是拉伸过程中的基本结构单元。研究半晶高分子材料的形变机理难就难在

其多尺度结构的互相干扰，从单独的片晶，到多层片晶组成的片晶簇，再到更大

尺度的球晶和微纤等等。在球晶中对于各向同性分布的片晶簇，若施加单轴拉伸

应力将会得到复杂的应力分布，对应着复杂的三维应力张量。【64，65]显然，将一个

简单的应力一应变曲线和多尺度的不同结构对应起来是一个艰巨的任务和挑战。

温度的影响是研究半晶高分子的塑性形变的另一个重要的议题。⋯5，18，34，52，58，63]

除了熔点％和玻璃化转变温度瓦，0【松弛温度死可根据晶体内链的活动性不同

将温度区间区分开来。O【松弛现象在核磁等谱学实验[66_731和不同样品体系的可拉

伸形变能力的研究[72，体77】中都得到验证了。在a松弛过程中，核磁共振实验(小m瓜)

发现晶区存在热激发的螺旋跳跃运动(helical jump motions)而非是直接将链从

晶体内部拉出。m72】对于低过冷度条件下得到的晶体是规整折叠的有序(ordered)

结构，局部的螺旋跳跃运动可以导致晶区和无定形区发生链扩散；但对于高过冷

度条件下得到的结构是无序(disordered)的，内部链折叠是不规则的，这种螺旋

跳跃运动并不会导致晶区和无定形区的链扩散。[70，71，73，78]在温度作用下0l松弛

使得分子链通过螺旋跳跃运动可以自由进出晶体，继而重新调整了无定形区，对

tie链附近的局部应力分布进行了重新调整，最终可以防止在晶体熔融未可发生

的条件下绷紧的tie链发生断裂。结合同步辐射x射线小角和宽角散射技术在线

研究技术，跟踪具有简单模型结构的样品在宽温度范围内拉伸过程中的结构演化

可以作为研究宽应变一温度区间的特定形变机理的一种有效方法，有助于建立特

定外场条件下结构演化和非线性力学行为之间的关系。

在本章节工作中，我们采用SR SAXS／W久XD的超快在线检测技术，研究了

由高取向片晶簇组成的等规聚丙烯预制膜的在宽温度范围(30．160 oC)内拉伸形

变过程中的结构演化过程。对应于咒和熔融起始温度‰。t，我们以80 oC(孔)

和135。c(死。。t)为边界将实验温度分为三个温度区间：region I(邓<乃<孔)，

region II(乃<乃<瓦。。t)和re百on III(死。。t<乃<‰)。三个应变区间内的不同形变
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行为，包括线性和超弹性形变，通过晶体滑移发生的塑性形变以及熔融再结晶等，

是由应变和温度的耦合作用影响和决定的。

4．2实验部分

4．2．1原料参数

本章节实验所采用的等规聚丙烯(iPP)挤出粒料(牌号F401)是由中国石

化扬子石油化工有限公司提供。数均分子量和重均分子量分别为162 kg／mol和

537 kg／mol。其熔体流动指数是2．0 g／10 min(在230。C，2．16 kg负载标准条件测

试得到)，等规度大于96％。

4．2．2样品制备

本章节样品同样采用本课题组自制的挤出流延设备制备得到。模头宽度为

160mm，厚度设置为l mm。风刀置于口模出口处冷却熔体样品。从加料区开始

各区温度分别设置为180、195、220和2350C，口模温度为220。C。同样基于第

2章实验结果，为制备仅含有取向片晶的硬弹性聚丙烯薄膜，本次实验的流延辊

和冷却辊温分别设置为110。C和60。C，拉伸比设置为84。【79】样品在140 oc烘

箱中退火1h。退火过程中样品处于定长状态，同时利用风扇带动烘箱内部空气

循环以保证样品表面温度的均匀性。实验前，利用宽角x射线衍射计算得到的

初始结晶度在64％左右，样品在40 oC下以设定应变为80％的条件进行往复拉伸

实验，可以获得高于90％的弹性回复率。至此，硬弹性聚丙烯薄膜样品的制备己

完成。由图4．1的偏光显微镜照片对比可知，在初始样品中并没有观察到球晶形

貌，体系中只有取向片晶结构。

◆◆◆
图4．1．采用偏光显微镜透射模式测试结果： (a)正常模式，箭头代表流延机器方向

(M)； (b)流延机器方向与起偏器偏振方向(P)成0 o： (c)起偏器偏振方向与流延

机器方向成45。。A代表的箭头指的是检偏器的偏振方向。
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由于硬弹性聚丙烯薄膜的初始结构是由高度取向的片晶簇组成，且没有更大

尺寸形貌如球晶的干扰，硬弹性聚丙烯薄膜可以认为是一种用来研究片晶簇的本

征形变机理的理想模型材料之一。为了更容易让读者理解，图4．2绘制了串联的

取向片晶簇模型图。图中提供了一个由3一10组平行排列的无定形层(Am)和片

晶层(c呵)组成的片晶簇的放大图，而这一片晶簇周围还存在着其他的残余无

定形区。如果沿着片晶层的法向方向施加拉伸形变，可以通过长周期三。的形变

量来定义片晶簇的微观应变踟：踟(￡)=∞。(￡)—三。o)化。o×100％。其中，三。(￡)和三。o

分别是拉伸过程中在宏观应变为拜口0时对应的长周期。由于Cry的模量通常比

Am的模量高了2—3个数量级，【80‘82】故三。(￡)的主要形变量来自Am。而宏观应变

对旨的是标准的工程应变，“宏观”只是为了和片晶层的“微观”应变进行区分，方便

接下来的讨论。利用宏观应变减去微观应变，可以得到应变差值彳永)=矿孙(￡)。

应变差值可以反映线弹性区片晶簇外无定形链的形变，也可以反映非线性形变区

间内的塑性行为，如晶体的滑移和熔融再结晶等等。当片晶簇的法向方向和拉伸

方向重合时，硬弹性聚丙烯薄膜的基本重复形变单元可以认为是由三种元素组成

的简单力学串联模型：片晶层Cry，片晶间无定形层Am以及残余的无定形区。

hard claslie film

l錾鬻i cry

啊Am
micro．Strni住

$．(￡)=《￡。(8)一正。。)，五。。×IlIO‘络

mncro．strnin

。(t)z《S<t)一藏)，S。×IOO％

图4．2．聚丙烯样品中串联的片晶簇模型图。其中一个片晶簇被放大。Cry(绿色区)代表

的是片晶晶体，Am(橙色区)代表的是片晶簇内的无定形层。

4．2．2样品结构与性能表征

1．热分析

如图4．3(a)所示，采用动态力学热分析法(DMTA；美国TA公司0800)

测试上述iPP硬弹性薄膜的温度扫描下的动态力学响应特征。测试条件采用拉伸

模式，频率为l Hz，升温速率为3妁，min。根据损耗因子(tan d)随温度变化的

演化曲线，可以定义出聚丙烯预制膜的Ⅱ松弛和D松弛温度分别为80。c(孔)
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和16。C(邪)。如图4．3(b)所示，采用差示扫描量热法(DSC；美国TA公司

Q2000)以10。C／min的升降温速率进行升温扫描实验，有熔融峰位置得知该样

品的熔点温度(％)约为162 oC，且在140。c附近有一个较弱的肩峰。该样品

的熔融起始温度(死。t)约为135。c。这几个温度特征点(孔、邪、兀。。。t和矗)

有助于定义样品的不同形变机理所在温度区间。因此，我们初步将温度空间分为

以下三个区间：regionI(邢<乃<兀)，II(咒<乃<兀。t)和III(兀。t<乃<71m)。晶

体和无定形区内的分子链活动性在这三个温度区间内是截然不同的，继而影响了

其主要形变机理。

图4．3． (a)退火处理过的聚丙烯流延膜初始样品的DMTA测试结果。 (b)退火处理过

的聚丙烯流延膜初始样品的DSC测试得到的第一次升温扫描曲线。

2．单向拉伸及往复拉伸实验

本章节涉及到的拉伸实验均采用本课题组自行设计的单向拉伸实验装置【83】

实现的。3 kW工业热风机供应高温气体，经特别涉及的风道，保证样品腔内的

温度均匀性。初始样品尺寸(两夹具间距离)设定为26 mm。拉伸时，两个夹具

同样以0．1mm／s的速度向反方向移动，从而对样品实施拉伸。这时候样品的拉伸

速率实际上是0．2 mm／s，接近于工业生产锂离子电池微孔隔膜的加工条件。本章

节实验温度点共计14个，范围从30 oC到160oC，每隔10 oC取一个点。此外，

在相同的实验设备和拉伸速率条件下，我们还选定三个典型温度点(60 oC、120 oC

和150 oC)进行了四次往复拉伸实验。所有的样品都事先在拉伸温度下保温5

min后再进行拉伸。根据schick等人队85】利用超快DSC技术观测到的结果，当

拉伸温度不高于130 oc时，拉伸开始前结晶过程已经基本结束；而当温度继续

升高，结晶动力学骤然减慢，结晶时问增加了几个数量级，从140 oC开始也不
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需要考虑结晶动力学的影响。另外，由于是热风加热模式，样品腔内的温度十分

均匀，误差只有士2。c。探测点的温度误差在拉伸过程中(约4 min)中基本维持

在1。c以下，即使在160。c的往复拉伸过程(8 min)中也只有不到2 oc的误

差。

3．x射线散射

本实验中采用同步辐射二维小角x射线散射和宽角x射线衍射(sR

SAXS惭硝XD)技术在线检测iPP预制膜形变过程中的结构演化。单向拉伸实验

的SAXS和W慑D是两组分开的实验，都是在上海同步辐射光源(sSRF)BLl6B
线站进行的。采用的同步辐射光源波长为0．124nm，探测器的型号是Pilatus 300K。

该探测器探测面由487×619个像素点组成，每个像素点大小为172 um。而往复

拉伸过程中的在线sAxs和w久xD实验则是同时用两个探测器(Pilatus300K和

200K)采集的二维图信息。Pilatus 200K探测器的像素点大小与。300K一样j只

是探测面的像素点个数相对较小，探测面积少了1／3。为保证在一定的散射强度

的基础上跟踪结构演化，每组拉伸实验选用的样品都是叠成8层后拉伸，时问分

辨设置为l s每幅图。我们曾经通过与单层样品实验做过对比发现，多层样品对

力学和结构信息的采集没有太大影响。SAxS实验过程中样品到探测器的距离用

鸡筋标样标定为4030 mm，而w蚁D实验时样品到探测器距离为126mm。SAxs

和wAXD的实验数据均采用欧洲同步辐射光源开发的Fit2D软件进行初步的分

析和计算，处理前均采用扣除空气和样品腔的散射背底进行散射信号修正。

对2D sAxS散射花样图以散射矢量的模口作为自变量进行积分可以得到一

维积分曲线图。这里坷=4兀sin毋组，2臼是散射角，A为X射线波长。基于2DW～XD

散射花样同样可以得到以散射角力为自变量的一维积分曲线。通过分峰拟合的

方法，预制膜的相对结晶度(比)可以通过下列公式计算：[86-88]

．k=(∑4)／(∑4+∑4)×100％ (4．1)

其中，么。和彳。分别是宽角二维图积分曲线分峰拟合后晶区和无定形区各自

的面积。此外，晶区内链取向程度可以借助某个晶面(办船)散射信号的方位角积

分曲线的半高宽(鼬hm)来衡量，这里选择用聚丙烯0【晶的(040)晶面的取向

参数．局40来代表晶体的取向片晶簇的取向程度。基于Hernlan取向参数[891，而40的

表达式如下：

3(cos妒2)一1
五40=J—i』一 (4．2)，
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其中，妒是拉伸方向与040晶面的夹角。当所有040晶面的法向方向均垂直

于拉伸方向时，加40=l；当040晶面的法向方向均沿着拉伸方向时，而40=一0．5；当

体系中所有040晶面无规取向均匀分布时，而40=0。

4．扫描电子显微镜(sEM)实验

微孔膜的表面形貌的表征是采用四川大学李忠明教授课题组提供的场发射

扫描电子显微镜(Nova NanoSEM 450)实现的。所有的样品在测试前均用离子

溅射仪蒸金20 s，而后在3 kV的加速电压条件下进行表面形貌测试。

4．3实验结果

4．3．1力学行为

图4．4．(a)聚丙烯硬弹性体膜在五个选定的形变温度(乃)下的应力．应变曲线。其中插

图定义了非线性行为起始点应变(sn)，屈服应变(sy)和应变硬化起始点应变(sh)。图

中黑色和蓝色的虚线分别是五个温度对应的矗和巩，将应变空间划分为zones A、B和c

三个区间。 (b)三个特征应变点(￡n'sy和811)随拉伸温度的演化。图中三个温度区间

regions I、II和III由紫色的短画线分隔开。

接下来，我们首先从应力．应变曲线中提取出非线性力学信息，然后将从在

线SAXS和WAXD二维图中分析不同温度下拉伸过程对应的结构演化。图4．4

(a)给出了聚丙烯预制膜在五个选定的拉伸温度乃下(40、60、90、120和150 oC)

的工程应力．应变曲线。为了定量化分析，我们在图4．4(b)中总结了所有实验温

度下的非线性行为起始点应变(￡。)，屈服应变(。v)和应变硬化起始点应变(sh)。

正如图4．4(a)中的插图所示，s。被定义为线弹性区的终点，即非线性区的起始

点应变；曲则是图中所示两条线性线的交叉点(一条是线性区的延长线，另一条

是屈服后平台或者软化区的延长线)；而sh是应力平台或者应变软化的终点所对
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应的应变。为了方便描述，图4．4(b)中用紫色的短画线将温度区间按照前面所

述，分为regions I、II和III。在region I(邓<乃<孔)中上述三个特征应变点(s。、

曲和凸)都随着温度升高而略微增加，而当温度进入region II(孔<乃<死删)时

他们的值都突然得到陡增而后保持下降的趋势，特别是岛和句。随着温度继续增

加进入region III(死nset<乃<％)，昴和句基本保持不变而凸则以一个更小的斜率

持续下降。

如图4．4(a)所示通过黑色和蓝色虚线点所标注的两个特征应变点(踟和sh)

以及对应的力学行为，应力一应变曲线可以粗略的分为三个特征区间：(a)线弹性

区zoneA(0<群s。)；(b)初始非线性形变区zoneB(sn<嘞。)，包括屈服，应力
平台以及应变软化区；(c)应变硬化区zonec(莎铈)。在regionI(40&60 oc)，

应力首先在zone A内线性增加，然后慢慢进入一个平台或者微弱的应力软化过

程(zone B)，最后是应变硬化(zone c)。而在region II(-90_&120。c)当形变一

进入zone B区间时，应变过屈服点曲时应力软化现象明显，而后进入一个较窄

的应力平台。而相对于regionI而言，regionII的应变硬化(zonec)的瞬时模量

明显减小。当温度继续升高至regionIII时，完全不同于前两个温度区间的行为，

zone C的应变硬化紧紧跟在屈服点之后，zone B并没有明显的应力平台或者应

变软化现象发生。

4．3．2 SAXS结果

图4．5给出的是聚丙烯硬弹性膜在五个选定温度(40、60、90、120和150 oC)

下拉伸过程中测得的2D．SAXS散射花样演化过程。拉伸方向是沿着水平方向的。

如图所示，第一列的初始样品信号是由集中在子午线方向上的两点散射信号组成，

来源于取向的平行排列的片晶。孔洞或者其他大尺度的散射密度差的区域出现可

能产生靠近bealllstop的菱形散射信号，同时纤维结构给出了赤道方向的条状信

号(streak)。结合不同温度区间的不同力学性能的相应，由二维SAXS散射图反

映出来的结构特征也分别在三个温度区问内有不同的演化趋势。

在region I中，以40 oC和60 oC为例，两点散射信号逐渐向beamstop附近

移动，这说明拉伸过程中长周期在不断增加。同时在40。c下整个形变过程都没

有观察到明显的赤道方向的条状(streak)信号，而60。c情况下也仅在接近断裂

应变附近有较弱的弥散的赤道方向的条状信号出现。而在regionII和III，zoneB

区间内可以明显观察到赤道方向的条状信号的出现，且该信号在zone c内强度

得到明显增强。而对于子午线方向的菱形散射信号来说，在region I和II温度范

围内，该信号在进入zone B时(sl。)立马出现，却在region III的整个拉伸过程

中从未出现过。这些结果都说明在regions I和II温度范围内，zone B和zone c
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的非线性行为可能有孔洞或大尺度的低密度区域生成；而在regions II和III温度

范围内则在温度和应变的共同作用下形成了微纤结构。这说明在不同的温度区间

内的非线性行为是由不同的结构演化机理来主导的。

Region l

40 oC

60 oC

r
90。C

|
鼬gio叫l l

I
～20”c

Re鏊ion lIl lSO“C

图4．5．聚丙烯硬弹性膜在五个选定温度(40、60、90、120和150。c)下拉伸过程中测得

的代表性的2D．sAxs散射花样。左上角的数字代表的是宏观应变(％)。拉伸方向是水平

方向。

图4．6．(a)聚丙烯样品在60。C下拉伸过程中的经Lorentz方法校正过的一维积分曲线

图。插图的二维图给出了积分区域示意图，是局限于子午线附近的扇形区间。 (b)子午线

方向的长周期(上。，红色方块)和对应的应变差值(彳s，蓝色圆圈)在60 oC下拉伸过程

中的演化趋势图。其中，工程应力．应变曲线也绘制在一张图上方便对应结构参数的演化。
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为了解释不同温度区间的非线性行为的结构演化，我们主要集中讨论了长周

期和赤道方向散射信号在拉伸过程中的演化过程。作为regionI的代表(60 oc)，

图4．6给出了经Lorentz方法修正过的一维积分曲线在拉伸过程中的演化。该积

分曲线选取的积分范围主要在子午线附近的一个扇形区间内，其散射强度主要来

源于周期性的片晶簇散射。在整个拉伸过程中，峰位逐步朝着小q方向移动，其

中zone B区间内的移动速度最快。通过峰位置对应的g。，我们利用Bragg公式

k(￡卜2兀向。(￡)【3]计算了赤道方向的片晶簇的长周期三。，见图4．6(b)。为了便于

对应力学行为，工程应力．应变曲线也绘制在了同一张图上。k在线性区zoneA

略微增长，从18．8 nm增加至19．4衄；然后当应变超过舒进入zone B时其增长

速度得到大幅度增加，在a1时已经增长为26．8 m。从品到丑1宏观应变增长了
10．4％，而由长周期计算得到的微观应变缸却增长了将近40％。换句话说，微观

应变在zone B应变区间内得到的增量是宏观应变的三倍多，这违背了一开始我

们对这一体系是力学串联模型的假定。我们可以想象当片晶簇的法向方向沿着拉

伸方向时，由于体系中还有残余无定形相的存在将占据部分宏观应变，微观应变

本应小于宏观应变的，但这却和我们实际观察到的结果(图4．6(b))不相符合。

如图4．6(b)所示，应变差值彳d￡)=矿岛(￡)更明显的体现了zoneB区间段的三。

意料之外的加速增长。彳占在zoneA的线性段先是逐渐增长到3．5％的最大值，而

后进入zone B时骤然减小为负值。在应变硬化起始点a1附近达到了一个最小值

一26．9‰接着进入zone C后转而开始增加，并逐渐增长为正值。总之，过度增

长的微观应变鼠和小于0的彳珙同说明片晶簇内长周期的增加不仅仅受外力驱
动，也受zone B内发生的某种自发的自行加速的结构演化过程所控制。而尽管

zone B出现的靠近beamstop的菱形散射信号可能指代的是某种大尺度密度差的

区域的生成，考虑到成孔过程一般是一个被动和破坏的过程，一般只可能使微观

应变最大增长到等于宏观应变的数值，因而我们认为所观察到的比宏观应变增量

多了3倍的微观应变增量是不可能来源于成孔的结果的。接下来，我们将提出片

晶间无定形区发生应力诱导的微相分离的形变机理，作为一个自发的自我加速的

原理来解释上述观察到的过度增长的微观应变缸的现象。
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图4．7． (a)聚丙烯样品在120。C下拉伸过程中的经Lorentz方法校正过的一维积分曲线

图。 (b)子午线方向的长周期(三。，红色方块)和对应的应变差值(彳￡，蓝色圆圈)在

120。C下拉伸过程中的演化趋势图。其中，工程应力．应变曲线也绘制在一张图上方便对应

结构参数的演化。

对于region II，我们选择120 oC下的结构演化作为例子进行详细的分析和

讨论。图4．7(a)给出了120。C下选定的小角二维图在子午线区域的一维积分

曲线。采用和图4．6类似的方法，我们在图4．7中绘制了计算得到的长周期三。和

应变差值彳s随宏观应变的演化趋势。尽管三。在不同应变区间内都是以不同的斜

率单调增加的，但其总的增量还是维持在一个较低的水平。在zoneB(晶<“a1)

区间内，￡。仅从19．1 nm增长为21．4 nm，相比于低温区的region I的情况来说

小了很多。最值得注意的是在整个形变过程中，出一直保持大于0的状态，说

明￡。一直小于宏观应变。事实上，微观应变￡。仅仅占据了宏观应变s的一小部

分。特别是在应变硬化区zone C，￡。和s。都基本维持不变。由于受到beamstoD

附近的强散射信号的干扰，80 oC和90 oC的情况下随着应变增加到一定值后很

难辨认出子午线方向的长周期￡。，我们无法在这两个温度下区分一维积分曲线

中的背景信号和峰值信号。

以150 oC作为region III的代表，图4．8给出了150。C下的一维积分曲线

(a)，对应的长周期三。和应变差值彳s。和region II类似，三。也是随着s增加而

呈现单调增长趋势。在zone B和zone C的初始阶段(直至56．9％的应变下)上。

增长速度明显加快，从22．0 nm增加为26．8 nm，而后三。慢慢增加，在180％的

宏观应变下其数值接近于30 nm。它的增量明显大于120。C，但仍旧无法获得小

于0的彳s，说明在整个拉伸过程中宏观应变的确一直处于大于对应的微观应变

的状态。由于在温度效应下存在片晶增厚和部分不稳定薄片晶的融化，初始长周

期比起60和120 oC的情况都比较大。

95

搭

m

鳓

O

万方数据



第4章

图4．8．(a)聚丙烯样品在150。C下拉伸过程中的经Lorentz方法校正过的一维积分曲线

图。 (b)子午线方向的长周期(上。，红色方块)和对应的应变差值(出，蓝色圆圈)在

150。c下拉伸过程中的演化趋势图。其中，工程应力．应变曲线也绘制在一张图上方便对应

结构参数的演化。
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图4．9．(a)选定的五个温度下子午线方向的微观应变的演化过程。 (b)所有实验温度下

应变差值出的演化。 (c)图(b)的放大图。 (d)zone c中的应变差值出变化的斜率

(玩。)随温度的演化。
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图4．9总结了不同温度下拉伸过程中基于长周期的变化计算得到的微观应变

￡。和应变差值出的演化。为了方便阅读和比较，图4．9(a)仅绘制了五个代表性

温度的微观应变s。随宏观应变s的变化曲线。为了放大三个不同温度区间的演

化规律的不同，图4．9(b)给出了所有实验温度下的应变差值随s变化而变化的

曲线图，图4．9(c)则是其对应的小应变的放大图。结合上述三幅图来看，在zone

A的线弹性形变区间内，三个温度区间内的所有￡。和出都随着s线性增长，和

串联力学模型的假定符合的很好。而在zone B和．C的非线性形变区间，片晶簇

的形变在这三个温度区间内是截然不同的。在regionI温度范围内，￡。在zoneB

获得加速增长，￡。明显大于对应的s(即s。>>s)故有出小于0的现象发生(图

4．9(b)和(c))。对比鲜明的是，铀>>s和负值的出并没有发生在更高的温度区

间。对于regions II和III来说，s。在zone B的变化趋势是接近的，但在应变硬

化区zone C内却有截然不同的结果：region II时￡。在后期的增长基本已经停止

而在region III条件下，s。的增长则一直持续进行。图4．9(d)给出了不同温度

下片晶簇外部贡献的应变在zone C的变化斜率(即曲线出一s的斜率)如。随温度

增长的变化曲线。此时，如果如。等于1，说明长周期保持不变，而宏观应变主要

通过滑移或者熔融再结晶等其他塑性形变作用在微观结构上。在region I温度范

围内，玩。随着温度升高从0．71逐渐减少为0．49。如。在region II内却始终保持接

近于1的数值而在regionIII则降低到一个比l略小的值(约0．96)。以上结果说

明，￡。，在region I温度范围内的zone C区间保持一个持续增长的趋势，而宏观

应变在regions II和III范围内则主要由有片晶簇外的形变量来分担，如晶体滑

移，或熔融再结晶等等。

图4．10．(a)选定的三个温度条件下，拉伸过程中赤道方向的积分曲线随应变的演化：

(a)60 oc： (b)120 oC； (c)150 oc。图中的数字代表的是每条曲线的应变值(％)。

图4．10是三个选定温度下拉伸过程中赤道方向的积分曲线随应变的演化：

60 oc(a)，120 oC(b)和150 oC(c)。为了确认赤道线方向上的周期性信号是

否存在，图中纵坐标是以对数形式表现的。赤道线方向的周期性信号的存在，可
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能来源于垂直于拉伸方向的带有散射密度差的区域的形成。在region I(60。c)

中，结合总体强度的增长，我们可以在应变进入zoneB的时候发现在印。ax为0．3

m。1附近出现了一个又弱又宽的散射峰，这说明在垂直于拉伸方向上可能平均周
期为20咖左右的散射密度差的区域出现。这么宽的散射峰和它在高q尾巴上
的强散射说明这些带有散射密度差的区域的边界比较弥散，和微相分离混合物的

界面散射是非接近，在下文的讨论中我们将这部分散射归因于片晶间无定形的微

相分离。在region II温度范围内，如图4．10(b)所示，120 oC的情况下可以在

g。。为0．26岫。1附近观察到一个类似的散射峰。该散射峰的强度明显比region I

的强但宽度更窄，高q的尾巴处散射却明显减弱。该结果说明regionII中生成的

散射界面相对更为尖锐，可能来源于高分子和空气之间的散射密度差亦或是体系

中已经形成了孔。毕竞这个散射峰的尺度和我们在下文中即将看到的sEM照片

中所显示的纤维架桥结构的周期还是比较符合的。考虑在regionHI(_l。50 oc，见

图4．10(c))温度范围内，赤道线区域的散射强度厶随着q值的增加一直保持

着单调减弱的趋势，在整个拉伸过程中没有任何散射峰的出现。这说明对高温区

region III的形变过程而言，无论是微相分离还是孔洞的形成都没有可能发生。

4-3。2WA)①结果

由于w埙D二维图在所有温度的拉伸过程基本都没有太大变化，我们仅仅
在图4．1l给出了120 oC拉伸过程中对应的二维图和相应的分析。如图4．1l(a)

所示，WAXD二维图仅仅包含了取向的iPP的幔晶的晶面衍射信号。如图4．10

(b)和(c)给的是拉伸过程中040晶面的方位角积分曲线和整张图的一维积分

曲线的演化。基于方位角积分的半高宽(细hm)，我们根据公式(4．2)定量计算

了040晶面的取向参数(而40)。同时通过对整张图的一维积分曲线进行分峰拟合

后，我们可以得到整体结晶度(比)，040晶面的晶粒相关长度(三040)以及晶面

间距(痂40)在拉伸过程中的演化。三040和痂40是分别用Schen‘er公式和Bragg公

式[3]估算得到的。值得注意的是，这里由散射峰峰宽计算得到的相关长度三040实

际包括两个方面的贡献：(i)晶体内的晶格畸变和(ii)实际晶粒尺寸。我们将上

述提到的关于晶体的定量化数据和对应的应力．应变曲线绘制在图4．1l(d)和(e)

上。如图4．1l(d)所示，而40在zoneA基本保持不变，随后在zone B减小至一

个最小值(从0．95到O．72)，进入zone c后又转而增加，最后达到O．93。咒在

zoneA区间也是基本保持不变，在zoneB内可能由于晶体破碎或者熔融从57．1％

减少为53．0％。随着应变增大至zone c后，蔑经历了一个平台后略微增加至56％，

这一现象有力的证明了熔融再结晶的存在。值得注意的是加。o和疋的转折点和不

同应变区间的边界符合的很好。如图4．11(e)所示，相关长度三040在屈服点以前线
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性降低，从22．I nm较少为17．6 nm，而随后上040在zone B基本保持不变，但进

入zone c后则以较小的斜率继续下降。考虑到上o。o变化的转折点与应力演化的

转折点符合的很好，我们认为屈服前三o。o的大量减少可能主要来源于应力诱导的

晶格畸变。类似地，晶面间距蕊40先是在线弹性区zone A线性减小，而后进入

应变软化段时获得较小的增量，随后继续以更小的斜率随应变增长而线性减小至

拉伸停止。凶。o的演化与应力应变曲线似乎完全相反，一定程度上说明了应力对

编40的决定性作用。换句话说，晶面间距幽40的减少主要是应力诱导的晶格畸变

的结果。

(a)如—瓦忑r——气磊≯。————————焉i■————刊

图4．11．(a)120 oC时聚丙烯硬弹性膜在拉伸过程中的wAxD散射花样演化过程。拉伸方

向为水平方向。 (b)对应的040晶面散射信号的方位角积分曲线。 (c)对应的整张二维

图的wAxD一维积分曲线。 (c)对应的拉伸过程中结晶度(疋，，红色方块)和040晶面

的取向参数(而40，蓝色圆圈)的演化过程。 (d)对应的拉伸过程中040晶面的晶粒相关

长度(￡040，红色方块)和晶面间距(痂40，蓝色圆圈)演化趋势。其中， (d)和(e)

中的工程应力应变曲线是为了方便对比而重复绘制的。
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图4．12．在五个代表性温度下由wAxD二维图计算得到的晶体结构参数在拉伸过程中的演

化图： (a)结晶度(五)； (b)040晶面的晶粒相关长度(三040)； (c)040晶面的取

向参数∞40)。

利用和上文所提到的关于120 oC数据的处理方法，我们为其他几个形变温

度同样计算了这三个重要的晶体参数(K、三040和而40)。图4．12给出了五个代表

性温度的宽角X射线衍射实验结果。如图4．12(a)所示，可能由于初始晶体的

部分熔融，特别是当拉伸温度高于90 oC时效果更明显，初始结晶度随着温度升

高逐渐从63．9％减少为53．7％。在region I，疋都在zone A基本保持不变，随后

一直维持减小的趋势直至断裂。40 oC时整个拉伸过程仅从63．9％降至60．9％而

在60 oC条件下也只是从62．2％降低至54．9％。在region II时，疋在进入zone B

后都单调递减。90 oC时丘在zone C应变区间减少的速度减缓，而在120 oC时

疋在应变进入zone C后开始增加，且最后达到一个比初始值小的结晶度值。当

温度升高进入region III，熔融再结晶的效果在150 oC的非线性区zones B和C

都很明显，K在拉伸停止时比初始结晶度还大。而对于图4．12(b)所示的相关

长度三040而言，线弹性形变区zone A内都有很明显的减少，而在屈服以后三040

的减少趋势突然减慢，说明三o。o的变化主要是由应力诱导的晶格畸变控制的而不

是受晶体滑移或是熔融再结晶主要影响的。值得注意的是，三040在150 oC(region

III)下的减少明显不如regions I和II，这可能是初始的熔融和新生成的纤维晶的

共同作用的结果。如图4．12(c)所示，而40也是在这个区域内呈现了不同的演化

特征。对于所有的拉伸温度而言，而40的减少的趋势都是在￡。后才开始的。在region

I(40 oC和60 oC)温度范围内，这种减少趋势是一直持续到样品断裂，而当温

度升高进入region II和III时，加40在zone B的终点附近获得最小值后转而随着

应变增加而增加。尽管如此，除了1200C下而40的最小值达到0．69以外，而40在

整个拉伸过程中都维持着较高的水平(大于0．9的数值)。1200C下而40获得如此

低的取向很可能是因为应力诱导的晶体熔融和晶体破坏的综合效果已经超过了

高取向的纤维晶体的重构的影响了。
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为了确认zone B应变区间内拉伸过程中晶体形变是塑性的还是弹性的，图

4．13给出了往复拉伸过程中结晶度和晶粒相关长度上040的相对变化量(砌40)的

演化趋势。用于定义观040的公式为：乩040=∞040(0)．上040(s))亿040(0)×100％，其中

上040(0)和三040(s)分别是宏观应变为0和s时对应的晶粒相关长度的相对变化量。

三个实验温度(60 oC(a)、120 oC(b)和150 oC(c))下预设的回复应变为40％，

此时应力应变曲线刚进入zone c。图中第一行(al／bl／c1)是结晶度盥的演化，

而第二行(a2／b2／c2)则是sL040的演化过程，此外应力应变曲线以double—Y的形

式绘制在每张图上以供比照和对应。为了比较这三个温度下的弹性回复性能，这

里我们定义了回复过程中应力为0时的应变为残余应变。60 oC时残余应变仅为

2．8％，说明尽管应力应变曲线已经进入非线性区间zonesB和c，可回复的弹性

形变仍是region I的主要形变方式。120。c和150。c的残余应变分别为19．9％和

25．3％，暗示了不可逆的塑性形变的发生，图4．13(a)中第一行的显的形变再

次证明了这一点。在回复过程中，皿在region I的60 oC下可以沿着拉伸时的路

径基本完全回复到其初始值，这说明在整个拉伸过程中并没有类似于滑移或者熔

融的晶体破坏发生过。另一方面，在regionII的120 oC温度条件下％只能部分

恢复，且在回复过程中始终维持着比拉伸过程中同一应变的值略高的水平，验证

了温度效应的作用下重结晶现象的发生。有趣的是，150 oc时K在回复过程中

明显随着应变的逐渐减小而增长，意味着重结晶甚至在回复过程中也发生(伴随

着应力的下降和应变的减小)。在regionII(120 oC)应力诱导的熔融再结晶只是

局部现象，可能只发生在应力集中点附近，而regionIII(150。C)时熔融再结晶

现象更加明显且发生的范围更广。如图4．13(a2)所示，在region I温度条件下

锄40在往复拉伸实验过程中的变化和应力仃的变化匹配的很好，确认了region I

中三040的变化的确来自施加的应力而不是晶体滑移或是其他塑性形变机理等等。

而120 oc的情况(图4．13(b2))下观040则并没有和盯同步变化，而且当回复曲

线到达应力为0时也无法恢复到初始值。结合结晶度的变化，三040或￡L040的不可

逆性可能来源于应力诱导的晶体破坏，如晶体滑移或者熔融。如图4．13(c2)所

示，当温度继续增加至150oC(regionIII)时，sL040再次和应力盯的变化有一定

的匹配度，但仍然不能恢复到初始值。考虑到这个温度条件下重结晶大幅度发生，

￡L040的变化可能也受到新生成的晶体受应力的影响。
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图4．13．结晶度(五)和040晶面的晶粒相关长度(L040)对应的应变￡L040在三个选定
温度下往复拉伸过程中的演化： (a1)K，60。c； (a2)sL040，60。C； (b1)五，

120。C； (b2)￡L040，120。C；(c1)五，150。C； (c2)乱040，150。C。空心和圆心分别对

应的是拉伸和回复过程。为了方便比对，对应的应力应变曲线再次绘制在每幅图中。

4．3．4表面形貌测试结果

一◆
一◆一
图4．14．在不同拉伸条件下制备得到的样品的SEM表面形貌照片： (a1)40％，40。C：

(b1)40％，120。C； (c1)40％，150。C； (a2)120％，40。C： (b2)120％，120。C：

(c2)120％，150。c。拉伸方向为水平方向。

为了直观地观察不同温度区间的表明形貌的差异，图4．14给出了初始样品

在三个不同温度(40、120和150。C)下分别拉伸至应变40％和120％后得到的
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样品的SEM照片。进行电镜实验前，样品是未经过蚀刻处理的。设定的40％应

变对于三个温度点而言均位于力学曲线zone C的初始阶段，此时的形貌变化主

要由于受zoneB的形变的影响。而120％应变条件下的表面形貌则是为了观察样

品经过zone c应变区间的形变后的形貌变化的结果。40 oC(region I)如图4．14

(a1)所示，表面形貌在拉伸至40％时基本没有太大变化，而拉伸至断裂点附近

(120％)时大多数片晶也仍然维持着沿着拉伸方向取向排列的状态(图4．14

(a2))。比较图4．14(a1)和(a2)后发现，片晶晶体即使在接近断裂时也基本

没有破坏或者经历滑移等塑性形变，这和前文所提到的SAXS和W撅D测试得
到的一些微观结构参数(三m、厶、比和三040等等)和力学参数的回复性能符合的

很好。随着温度升高并高于兀时(regionII，如图4．14(b1))，当样品在120。c

下拉伸至40％时可以看到薄膜表面有大量的瘦长型的孔，这一排排的孔由片晶

簇骨架分隔开。进一步拉伸至应变120％(图4．14(b2))，我们可以观察到伴随

着一些倾斜的片晶的存在样品表面的孔变得更大但仍然是狭长型的，很像晶体滑

移的痕迹。这里孔洞之间的架桥信号可能来自应变诱导的结晶，而且其周期(约

为20一40 nm)和图4．】0(b)中小角观察到的赤道方向的峰(g。。X~O．26 nm_1)所

代表的周期符合的很好。如图4．14(c1)和(c2)所示，当样品在接近熔点的温

度下(region III，150 oc)表面形貌和其他温度区间相比也是截然不同的。当拉

伸至40％时，大多数片晶仍然维持着高取向的状态，但局部区域(图4．14(c1)

中的黑色部分)则呈现明显的无序化。而当拉伸至120％应变时，无序化的程度

随着应变硬化的程度增加而加强，同时有明显的随机分布的新的纤维晶结构生成。

和SAxS二维图中没有观察到be锄stop附近的菱形散射信号的现象一致，在高

温下(图4．14(c1)和(c2))样品表面并没有发现孔洞的存在。

4．4讨论

首先，我们总结了30 oc到160。c温度下的非线性力学行为和拉伸过程中

各结构参数的演化过程。图4．15(a—f)分别绘制了应变．温度空间内盯、sm、彳8m、

五、乩040和向。这6个参数的等高线云图。我们从应力应变曲线中提取了不同温

度下的s。和乱，然后分别以黑色方块连线和红色圆圈连线的方式绘制在上述6个

等高线云图中以供比较。由于前文已经对五个代表性温度下的力学和结构参数进

行了详细的讨论和分析，接下来我们将不再关注等高线云图的细节，而只通过等

高线图的颜色变化和等高线的分布，集中讨论三个温度区间各自的演化特点。如

右边的颜色条所示，谱线从蓝色逐渐变成红色说明这些力学和结构参数从较低的

数值演化为较高的数值，而若等高线分布越密集则说明变化速率越快。结合不同

】03
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温度下的￡。和m这些结构参数的演化趋势的确在三个应变区间内有很大的差

异性。这主要是通过等高线的密度来判断的，其中zone A和zone B区间的差异

最明显。region I和region II的边界则可以直接地由图4．1 5(c)中彳s仅在低于

80。C时存在负值来分辨。而图4．15(b)和(d)中s。和疋都沿着应变轴方向逐

渐从深蓝色变成绿色的现象为再结晶提供了证据，很好地定义了region II和

region III的边界。

《a}
l∽

“B

一●30

毒l伸

自I

椰

图4．15．在所有实验温度范围内(30．160 oC)的力学和结构参数随应变变化的等高线图：

(a)工程应力(盯)； (b)微观应变(s。)； (c)应变差值(4s)； (d)结晶度

(疋)； (e)040晶面的晶粒相关长度对应的应变(sL040)； (f)040晶面对应的取向参

数蛳40)。其中，黑色方块代表的是￡n，而红色圆圈则代表的是％。

结合在线的超快SAxS／wAXD检测技术和离线的SEM测试手段，我们可以

得到一些有趣的实验结果和结论。(i)所有形貌和力学数据的演化共同决定了三

个温度区间(regionsI、II和III)的划分。温度区间的边界和a松弛温度(死≈80 oC)

和熔融起始点温度(兀。。。t=135 oC)相匹配，说明不同的晶体链活动性和不同的响

应下的结构演化是相对应的。(ii)应变空间可以粗略地被分为3个空间：线弹性

形变区zoneA(0<￡<￡。)，初始非线性力学区域zone B((￡。<s龟h，包括屈服，应

力平台和应变软化段)和应变硬化区zone C(s>凸)。(iii)基于具体的结构参数

(￡m、sm、厶、疋、三040、cIb40和而40)和不同的表面形貌的演化，不同的形变机理

触发了初始非线性力学行为(zoneB)并决定了后期的应变硬化行为(zoneC)。

(a)在低温区(regionI)，zoneB内的超弹性行为被认为是由片晶间的无定形相

发生微相分离所引发的。(b)regionII时通过将链从片晶晶体中抽出的晶体滑移

以及同时发生的纤维架桥的再结晶已经可以和微相分离相竞争，最终导致了zone
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B中带有孔洞形成的塑性形变，继而通过进一步滑移引发zoneC内微纤的生成。

(c)在更高的温度区间(regionIII)内，熔融再结晶决定了zonesB和C的非线

性形变行为，生成了新的纤维晶体。不同温度区间内不同的非线性形变是无定形

相和晶体相内的结合力的竞争的结果，接下来我们将详细讨论这一论点。为了方

便讨论，图4．16绘制了二维温度．应变空间内片晶簇的形变机理的模型图。

图4．16．硬弹性聚丙烯薄膜在宽温度范围(30．160。c)内的形变机理模型图。拉伸方向为

水平方向。黑色方块连线和红色圆圈连线分别对应的是sn和“，用于区分zones A，B和

c。 (a-h)分别代表的是不同温度区间的特定应变区间的形变行为，而(b’)， (d’)，

(e’)和(g’)分别是(b)， (d)， (e)和(g)的放大图。

4．4．1低温区region I(昂<K孔)的超弹性行为

如图4．16(b)和(b’)所示，我们提出片晶间无定形的微相分离作为解释非

线性区zone B的超弹性行为的主要形变机理。在讨论微相分离理论之前，我们

首先排除了另外两种可能性的存在：(i)晶体滑移或熔融再结晶；(ii)成孔。

(i)早期针对半晶高分子的力学模型主要将非线性行为归因于马氏体转变，

晶体滑移或是熔融再结晶。这些理论都和晶体的不可逆塑性形变而非无定形区的
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形变有关。如图4．13(a1)和(a2)所示，结晶度比和晶粒相关长度三040都在最

大应变超过sh(zone C)的往复拉伸实验中可以近乎100％的恢复到初始值。相

应的，如图4．14(a1)和(a2)所示，当样品被拉伸至zone c时表面形貌几乎和

初始样品形貌没有太大差异，且在视野范围内我们没有观察到孔洞的存在而只有

取向片晶簇沿着拉伸方向排列。此外，观o。o的演化和应力．应变曲线匹配的很好，

说明相关长度三040的变化主要是由于应力诱导晶格畸变而非晶体滑移引起的。因

此，我们可以得到以下结论：在低温区regionI时并没有晶体滑移或熔融再结晶

等晶体的塑性形变在zoneB区间发生，这和硬弹性iPP薄膜接近100％的弹性回

复性能符合的很好。

(ii)由于当应变进入非线性形变区zone B时有beamstop附近的强菱形散

射信号出现，无定形区内的成孔很可能是触发屈服现象的一种可能性。早期关于

原位原子力显微镜的实验的确报道过孔的存在。[90】然而，由于成孔行为应是一种

被动的能量耗散过程，而不是自发的相转变行为，倘若成孔发生在片晶间无定形

区，它可能只能使微观应变s。最大达到和宏观应变s一样大的数值，而这和我

们的实验结果是矛盾的。正如图4．6，图4．9和图4．15所示，跏在zoneB的增量

最大甚至可以达到￡增量的三倍。因此，我们可以得到以下结论：成孔在region

I温度区间内并不是驱动zoneB应变空间内非线性行为的主要形变机理。注意到

早期关于AFM的成孔现象的观察很可能是由于蠕变的效果，和我们曾经在PE

的蠕变实验中观察到的结果类似。[9I】尽管如此，这些孔洞并不能决定zone B区

问内的超弹性行为，反而更可能和我们即将讨论的高温段region II的结果类似，

这些孔洞是来源于微相分离的进一步结构演化的结果。

在排除了晶体和成孔的可能性之后，我们将详细讨论如图4．16(b)和(b’)

所示的微相分离模型。由于tie链(b“dge和trapped entan91ement)和cilia(100p)

链在片晶问无定形区内分布是不均匀的，我们提出在富含tie链和cilia链的区域

内发生了应力诱导的微相分离，这和动态非对称的共混物内的应力诱导的微相分

离是很相像的。这里tie链是被锁定在硬的片晶框架内的，而cilia链则可以在高

分子链的回转半径范围内自由扩散。在拉伸过程中，tie链承担了大部分应力，将

cilia链挤出后形成高密度区域(hi曲一densi曰doma．m)，而富含cilia链和100p链

的区域则为低密度区域(10w—densitv domain)。由于应力诱导的微相分离是一种

非平衡的可逆相转变过程，它在应变进入zone B时作为一个自发的过程可以解

释微观应变sm加速增长至大于对应的宏观应变￡的现象。而小角赤道方向积分

(厶)的宽峰则给出了微相分离的平均周期，这和高分子链的回转半径的尺度是

接近的。发生和没发生微相分离的片晶簇之间的密度差是beamstop附近菱形散

射信号的来源。如图4．·16(c)所示，在zonec内的进一步的片晶分离作用下微
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相分离的程度更大，诱导了两相问更尖锐的散射界面的形成。因此，菱形散射信

号在zoneC区明显收缩进入be锄stop区域内。本实验中，在微相分离可能促使

晶体或者无定形区发生孔洞的形成和生长之前，样品已经发生断裂。

应力诱导的片晶间无定形相发生的微相分离的根本物理来源是泊松

(Pojsson)收缩效应。由于片晶晶体和无定形层的纵横比很大，且两者之间存在

着2．3个数量级的模量差，沿着法向方向的拉伸将使得无定形相侧向方向的泊松

收缩效应实验严重。其结果使晶体层在化学连接的tie链的作用下受到很强的空

间限制。在低温区region I，晶体内部的结合力较大，可以防I上晶体发生滑移或

者熔融行为，而此时无定形相内部的结合力无法继续在进入zone B应变区后保

持初始结构状态，继而渐渐由应力诱导了微相分离的发生。微相分离通过链段的

局部扩散行为使无定形区宏观的泊松收缩变成高低密度不同的纳米尺度区域。正

如我们即将讨论的内容一样，如果晶体的结合力比无定形区的结合力弱，那么晶

体破坏则有可能在无定形区发生微相分离之前发生。

4．4．2中温区region II(兀<R死。。。t)的晶体滑移和微纤形成

在region II，结晶度皿在拉伸过程和往复拉伸实验中的演化都说明了片晶

晶体在非线性形变区zones B和C内通过滑移或者熔融发生了晶体破坏，而小角

二维图中赤道方向的条纹(streak)信号则指明了纤维化结构的形成。sEM展示

了样品表面生成了被纳米纤维架桥分割开的狭长型的孔洞，其平均周期和在线

SAxS实验中检测到的尺度周期(厶曲线的宽散射峰)是一致的。这些实验证据

表明region II的非线性力学行为可以归因于晶体滑移和熔融再结晶或者成孔。正

如我们上述提到的，晶体滑移和成孔是被动的能量耗散过程，并无法导致￡。大

于s，这和实验所观察到的结果(图4．7、图4．9和图4．15)是吻合的。

中温区region II的温度是高于Ⅱ松弛温度死的，此时晶体内的链活动性被

激发。换句话说，晶体内部的结合力减小了。实际上温度升高也会减小无定形相

的结合力。他们之间的相对结合力强度决定了是无定形相被撕裂先发生还是晶体

中的链首先被拉出。SAXS中赤道方向的峰(如图4．10(b))的出现和SEM中

周期性分布的纤维架桥晶体或者狭长型的孔(图3．14(b1)和(b2))共同表明

类似于微相分离的密度波动也发生在rcgionII温度区间。因此，我们可以以region

I的微相分离模型(图4．16(b)和(b’))为参考来考虑region II中温度对结构

演化的影响。通过分析，现存在两种可能的机制。(i)倘若晶体的结合力仍然大

于无定形区的结合力(可能是80 oC，略高于死)，初始的微相分离结构可能将

会进一步发展成为无定形中的孑L。换句话说，此时无定形相首先被撕开(图4．16

(d)和(d’))。(ii)如果晶体内的结合力小于无定形相的结合力(可能是120 oC，
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明显高于死)，晶体内的链在无定形中孔形成以前被拉出(图4．16(e)和(e，))。

regionII中晶体内的链在应力集中点附近被拉出，此时片晶晶体的骨架仍能保持

一定的完整性。在这种情况下，正如sEM中纳米纤维架桥所展现的情况(图4．14

(b1)和(b2))，由于有足够高的过冷度，熔融再结晶可能同时在纳米尺度发生。

然后，在图4．16(f)所描述的大多数情况下，进一步拉伸进入zone c可能诱导

大片区的晶体滑移，不仅仅是针对新生成的纤维晶，也可能是那些未发生微相分

离的片晶簇。结合基于赤道方向的streak散射信号和咒附近温度(类似于80 oc)

观察到的强片晶信号有序度较差，大片区的大尺度片晶簇的滑移伴随着或多或少

的孔可能在结构演化上占据主要地位。

4．4．3高温区region IⅡ(死。。。c<冰％)的熔融再结品行为

在高温区region III，从在线sAXS爪0ⅨD实验中得到的所有结构参数(如
五和三m)的演化和离线SEM测试结果共同支持熔融再结晶是决定zone B和zone

C中非线性行为的主要形变机理的观点。和re百on I和region II不同的是，赤道

方向没有观察到散射最大值，而beamstop附近也没有菱形散射信号，说明region

III的拉伸过程中既没有微相分离发生也没有孔的形成。在这种情况下，我们可

以认为应力在片晶晶体的表面分布的相对更均匀些。由于region III的温度是在

熔融起始点温度以上的，晶体内的结合力急剧减弱。一旦进入region III的zone

B，应力诱导的晶体熔融在整个片晶尺度发生(图4．16(g)和(g’))，而非像region

II一样仅仅在应力集中点将链从晶体中拉出。因此，即便熔融再结晶在regionII

和region III温度区间都发生，应力在中温区起主要作用而温度效应则在高温区

起决定性作用。进一步拉伸进入zone c，如图4．16(h)所示，由于应力和温度

的共同作用生成了新的纤维晶，这一现象可以由盥的增加和片晶散射的较窄的

侧向尺寸来证明。近期由Miyoshi等人[70，73】关于固体核磁的工作报道了c【相的

iPP样品在热拉伸过程中发生了两种链堆叠有序(packordering)结构(。ll和012)

之间的相转变，同样证明了高温区的熔融再结晶的推测。170，71，73]基于他们的研

究，通过高温下的热拉伸(Z企140 oC，region—III)，瑾1向0【2堆叠方式的转变可

能伴随着片晶厚度的增长而发生。而在中温区(region II)，0【1．a2转变很可能并

没有被激发。从分子动力学的角度来看，0【1一c【2转变是否发生可能可以区分region

II和region III的应力诱导的熔融再结晶过程，但这仍需要通过未来更多的实验

来验证。
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4．5小结

本章节内容采用了在线超快sAXS／WAxD的在线检测手段结合离线的sEM

技术研究了iPP流延膜中的高取向片晶簇在宽温度范围内拉伸过程的本征形变

特征。结合拉伸力学信息，本工作提出了一个片晶簇的温度一应变．形貌的三维相

图。以a松弛温度(死=80 oc)和熔融起始点温度(死。。。t~135 oc)作为温度边界，

在30．160。C整个宽温度空间内根据不同的非线性形变机理定义了三个温度区间：

region I (30。C<R80。C)， region II(80。C<R135。C)和region III

(135 oC<T<160 oc)。在region I，应力诱导的片晶间无定形区的微相分离触发

了其非线性力学行为，同时解释了硬弹性iPP样品的超弹性能。在中温区region

II，微相分离的作用逐渐减弱，体系中的非线性行为主要是通过将分子链从片晶

晶体中拉出而发生晶体滑移，而后这些分子链在应力的作用下重结晶成纳米纤维

架桥。这一过程中伴随着结晶度的减弱和微孔的形成，而大片区的晶体滑移在进

一步拉伸进入应变硬化区后起着最主要的作用。随着温度继续升高，进入region

III，整个片晶尺度的熔融再结晶决定了主要的形变模式。这一结论主要是由结晶

度的升高和观察到新生成的纤维晶而得到的。半晶高分子的三种不同的非线性形

变机理本质上来源于晶体和无定形区的结合力差异。外力在低温区起主要作用而

温度则是驱动熔融再结晶发生的首要元素。
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第5章半晶高分子的非线性不稳定性一微屈曲模型

5．1引言

半晶高分子材料加工过程中的形变机制一般涉及到晶体和无定形的协同形

变效果，几十年来一直受到学术界和工业界人士的广泛关注。由于多尺度结构的

复杂性，如球晶和纤维晶，关于半晶高分子中特定微观结构的变形是如何与非线

性力学行为直接对应的问题一直存在着争议。由无定形和晶体纳米层间接排列得

到的片晶簇[14】通常被认为是半晶高分子材料形变的基本结构单元。特定尺寸结

构的本征力学行为，如片晶簇，可能受多尺度结构和复杂应力环境的共同影响而

不那么显而易见。

基于前人的实验和模拟的结果，[5。20】对层状共聚物或者其他片层复合材料沿

片层法向方向施加单轴拉伸应力时，以微屈曲(microbuckling)的形式的弹性不

稳定性可能在屈服点附近发生。这种不稳定性来源于软层的Poisson效应而不是

纳米复合材料的大范围破坏。1 9世纪60年代，Rosen等人[21】首次针对片层复合

材料提出了两种典型的微屈曲模型，即拉伸模式(反向弯曲)和剪切模式(同向

弯曲)。拉伸模式适用于热塑性弹性体的形变，通常在硬段体积含量低于软段体

积含量的情况下发生；而剪切模式则主要在高硬段含量的体系中出现。在两相软

／硬片层复合材料模型中，结合理论计算和有限元模拟的方法，Read等人【5吲+对

热塑性弹性体提出正弦式的屈曲不稳定性发生在屈服点附近。在引入硬段的弯曲

能量和软段侧向的位移后，通过线性稳定性分析方法计算得到屈曲的临界应力和

应变。Makke等人[6，7]贝0基于分子动力学模拟的方法发现屈曲的波长在低应变速

率下是等于样品长度的，而在高应变速率下则是和样品长度无关。此外，在取向

三嵌段共聚物的SAXS和TEM的实验结果中可以观测到大应变时有大范围的折

叠状(chevron—shaDed)的形貌形成。【8，9，16，22，23】由于片品簇实质上是一种典型的

软／硬片层复合材料，以上关于片层复合材料的形变的研究为理解半晶高分子中

片晶簇的本征形变特征提供了新的思路。

尽管在iPP和PE等半晶高分子中也曾经观测过类似的折叠状形貌，【24。26】由

于其形变的不可逆特征和一系列不同层次结构的形貌演化，以往的研究通常将其

归因于大应变下大范围的片晶剪切结果，而不是和嵌段共聚物一样认为是一种弹

性的屈曲不稳定性的结果。实质上，嵌段共聚物中橡胶态．玻璃态片层结构是体

系在熵弹性和排斥力两种作用平衡后生成的结构，而半晶高分子中亚稳态的片晶
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簇则来源于结晶的非平衡过程。故半晶高分子中的结构周期性和无定形(软)与

晶体(硬)相之间的连接点的分布显然没有嵌段共聚物来的完美和均匀。有趣的

是，由平行片晶组成的iPP和PE硬弹性膜拉伸至远离屈服点时仍能得到接近

100％的弹性回复率。(27-30】第3章和第4章的工作中关于硬弹性iPP薄膜拉伸过

程中结构演化的研究，认为当温度低于Ⅸ松弛温度时屈服时发生了某种可逆的弹

性不稳定性而非不可逆的结构破坏，在拉伸过程中晶体基本只发生弹性形变。尽

管我们在前两章工作中提出片晶间的无定形相发生微相分离机理来解释屈服附

近的长周期的演化，我们并没有详细考虑片晶晶体的形变，仍然无法完全排除屈

曲的可能性。整个片晶簇的屈曲可能在初始非线性阶段作为一种瞬时弹性形变模

式，和无定形相的密度波动相结合而同时发生。假定屈曲发生在屈服以前，由于

它的瞬时特征，实际上很难用现有实验手段观察到这一现象。

在本章节工作中，考虑到片晶簇作为形变的基本单元是包埋在残余的无定形

相区的，我们针对半晶高分子提出了一个理想的三相形变单元模型，如图5．1(a)

所示，包括片晶簇内部的晶体层(Cn，)和无定形层(Am)以及片晶簇间的其他

无定形层(Am’)。其中，Am’层相比于Am层来说tie链密度较低而cilia密度较

高。这个三相模型得到了前两章SAXS实验结果的验证，是可靠的。因此接下来

我们将Read【5】和Mal(1(e【6，7】等前人提出的屈曲理论在纳米片层材料中从两相模型

(硬／软)推广到三相(硬／软I／软II)模型。通过线性稳定性分析理论，可以计算

得到屈曲发生的临界应变，和实验测的结果相比可以验证屈曲在半晶高分子中发

生的可能性。

5．2理论模型

D；6‘+t矗-l}，I

图5．1．(a．c)半晶高分子的简化后的重复形变单元(片晶簇)及其屈曲形变模型示意图。

(d)典型片层复合材料的应力一应变曲线。
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为了研究半晶高分子片晶簇的屈曲形变，我们基于三相模型进行了线性稳定

性分析。尽管片晶簇实质上有很大的纵横比，这里为方便讨论，模型图(图5．1)

中基本形变单元只给出了其中一小部分作为示意，主要有6层片晶晶体(Cry)

层，(6．1)层Am层和外围的1层Am’层组成。c呵层的模量至少比另外两种无

定形层高了2个数量级，而由于Am中含有较高的tie链和缠结密度，其模量是

大于Am’的。图5．1(d)中给出了典型片层复合材料在沿着片层法线方向拉伸时

的应力．应变曲线。在线弹性区(图5．1(b))，Am和Am’因模量相对晶体较小，

得到的形变较大，储存了大量的弹性能，同时发生了强的Poisson收缩效应。这

里假定Am和Am’的在线弹性拉伸的假定是和前两章中关于iPP硬弹性薄膜中

的在线sAxs实验结果相符合的(线弹区Am(sm)和Am’(止)都有正应变，

如图5．2(c)所示)。依据Read提出的理论，微屈曲是来源于软层的Poisson侧

向收缩效应。Am和Am’的收缩可能共同促使进一步拉伸时微屈曲的发生。考虑

到(i)片晶晶体(硬层)的厚度如在半晶高分子中一般大于无定形(软层)厚度

fa和(ii)片晶簇(硬层，由多个片晶和无定形层组成)的厚度通常也是大于残余

无定形(Am’，软层，通常为一层无定形层)的厚度，接下来的模型主要考虑剪

切模式作为主要的屈曲形变模式，如图5．1(c)所示。因此，很可能在临界应变

s。处发生微屈曲以激发初始的非线性力学行为。尽管屈服行为并不明显，我们猜

测屈服点曲附近微屈曲伴随着其他结构演化的发生可以继续发展。结合微屈曲

剪切模型和材料三相结构模型的假设，接下来将通过线性稳定性分析方法推导出

片晶簇发生微屈曲的临界应变。其中能量的计算过程将涉及到传统的弹性应变能

密度(嘘)，弯曲应变能密度(砜。出。h。)和Am’层的收缩应变能密度(己k，)。
基于弹性理论，二维空问内的传统应变能密度可以写成：

一 1 ． ．

醵淼=÷(鸟【《+2Q12‘l乞2+线乞+G《) (5．1)。
Z

其中，sIj和Qii分别是应变矩阵分量和一个平面应力状态下的对称的简化刚

度矩阵，G是复合剪切模量。指数l和2分别指的是平行和垂直于片层方向。弹

性常数绕是通过给定的两方向的弹性模量和泊松比(Poisson ratio)得到的：

Q【。=臣，／(1一U：屹。)

Q2：=易：／(卜嵋：屹。) (5．2)。

Ql：=嵋：置1／(1一嵋2屹1)

其中，届i是片晶簇整体横向方向和法向方向的杨氏模量，而泊松比vi则定

义为当在i方向施加外力时，i方向应变与i方向应变的比值的负数。在一个由片

晶和无定形纳米层相间排列的片晶簇中，计算复合材料整体模量和泊松比时，
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Voigt(并联)模型适用于沿着l方向拉伸的情况而Reuss(串联)模型则用于沿

着2方向拉伸的情况。因此，片晶簇的整体模量和泊松比可由下列表达式给出：

骂。=疋。仡+乓绣

E22=l／(吮／E＆+吮／E。) (5．3)。

嵋：=K2晚+％馥

其中，片品层和无定形层的含量分别为噍=(6—1)乞／D和唬=蝇／D。而基于

正交体系的MaxweU理论，有v2I=历2v12／西l。如果已知＆1、如、厶、v。、v。2和
v。以及其他在特定温度下的结构参数，即可计算得到体系中不同温度下对应的上

述弹性系数QIj。

考虑到旋转和其他扰动形变的可能性，局部变量(下标为l，2)应通过转换

矩阵转换为全局坐标系下的变量(下标为x，z)。旋转(R)和剪切(S)转换矩

阵表达式如下所示：

R=瞄：溯； s=愕。墨：] @4，。

则全局坐标系下的位移矢量d=(吱，吃)对应的偏导数矩阵为：

一 髅矧⋯一I cs．5，。一 【_V。吃V：吃J⋯。
”～”

因此，局部变量可以以全局坐标系下d的偏导数给出，其表达式如下：

sin伊=尸V。吃
￡，=1／户一1

乏：：尸【(1+v。吃)(1+v。d。)一(v：吱)(v。d：)]一l (5·6)，

q：=P[(V：或)(1+V；吱)+(V。吃)(1+V：吃)]

其中尸=陬畋)2+(1+V。吱)2]I，20
若在一个片晶簇体系中忽略宏观的剪切行为，则全局坐标系下的位移矢量d

可以写成：

或=‰x； 破=乞z+屹(X，z) (5．7)，

其中，&和钇分别是一个片晶簇沿着x和z轴方向的微观应变值。物(x，z)

代表的是沿着z方向的小的局部偏移(扰动)，这里假定屈曲的形式引入了一个

正弦扰动，即有，“z(x，z)=“osin(妫。其中，波矢量为拓2玎兀／形，满足收敛的边界

条件。我们将上述表达式都带入公式(5．1)中，利用T对10r公式展开略去极小

量后，可以得到平均弹性应变能密度的表达式如下：
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(皑。)=寺{Q1。《+2Ql：气乞+翰艺+Q2：((V：甜：)2)
+((V；％)2)卜9：气十g。气(1+气)
+(Q12一Q22(1+乞))乞+G(1+乞)2]／(1+％)2} (5．8)，

=圭(Q1。《+2 Ql：气乞+Q：艺)+谚鼍孚§[_QI：‰
+蜴l凫(1+％)+(Q2一Q之(1+吒：))乞+G(1+乞)2]

其中，角括号(⋯)代表积分后取平均值的结果。

和平板弯曲力学理论[11]类似，片晶簇的正弦弯曲(屈曲)行为涉及到的非线

性弹性能由另一个能量表达式来表示，即，

砜。。klin。=÷K(V。甜：)2 (5．9)，

其中K为一个片晶簇对应的弯曲模量。这里假定弯曲能主要由晶体层为主

导，因而可以得到弯曲模量的表达式为K=露疋圪／l 12(1一庀)1，其中，统，晟和

优分别为晶体层的含量、模量和泊松比。通过积分和取平均的数据处理方法，可

以得到微屈曲对应的平均能量密度为：

(％。曲。)=4砌4兀4瑶／形4 (5．1 0)。

在上文计算的两个能量项(公式(5．8)和(5．10))中并没有包含Am’层对

应的应变能。由于受拉伸的片晶簇之间的强共价键链接，模量最小的～n’区域也

由于泊松效应受到了很强的侧向收缩作用，储存了很大一部分能量。Am’对应的

位移矢量d。(呔。，d曲表达式为：

或。=‰x； 屯=乞z+“：(X，z) (5．11)。

然后，我们采用类似的方法，取应变能的积分区域为一垃／2到址／2，而后取

平均值后可以计算得到(‰，)。这里Am’的初始厚度垃假定等于厶。故用于表

示Am’层的纵向拉伸和横向收缩储存的应变能(‰，)的最终表达式为：

(‰，)=丢％(毛+乞)+c划％。‰+吒警 (5．12)，

其中C缸，C幺，和Ga2，是Am’层对应的弹性常数。由于无定形区和橡胶的力学

性能比较类似，这里假定无定形区为～个理论化的各向同性体系，则弹性常数可

以写成下面的表达式：
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％=％+篙心．= ％％
(1—2％)(1+％)’

F

嚷2面南@‘13)o
对上述计算得到的片晶簇应变能(公式(5．8))、屈曲应变能(公式(5．10))

和Am’应变能(公式(5．12))相加和，可以得到以片晶簇的微观应变和屈曲振幅

“；为自变量的总能量密度在特定温度下的表达式：

(u。。)=是((饥柚。)+(瓯瞅‰))+矗(‰～
=F(％，乞)“；+盖(Q。《+2Q：气乞+Q2：艺) (5．14)，

+轰(％乞+2％％。％+％屯)
其中，不稳定系数一(龟，乞J表达式如下：

F(‰，乞)2羞斋(％形2乞+4砌2兀2。)+瓦若等毒了[Ql-气(，+气)
一9：％+Ql：乞一Q2：乞(1+乞)+G(1+气)2]

(5．15)。

显然，足镪，s甸在拉伸开始前(‰==钇=0)是一个正数值。风融，szz)为负值

时说明体系在发展过程中是不稳定的，这和正弦式的微屈曲不稳定性的开始出现

在理论上是符合的。接下来，我们假定在屈曲发生以前融可以基于常规的泊松

效应用一V“＆z来表示。当月[触，嘲=o时，定义了此时《删是片晶簇发生屈曲的

临界应变。这个理论I『缶界应变可以和SAXS测得的长周期计算得到的微观应变

在非线性起始点的临界应变爵“叫进行比较。
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5．3微屈曲的临界应变的讨论：实验v．s．理论

(a)

图5．2．(a)硬弹性iPP薄膜的表面形貌。 (b)iPP薄膜在不同温度下的应力应变曲线。

(c)30 oC下的应力应变曲线和对应的微观应变岛和应变差值彳s的演化过程。

我们选择用具有超弹性的硬弹性iPP薄膜来测试微屈曲在半晶高分子形变

中的可能性。如图5．2(a)的表面形貌照片所示，该样品主要是由平行的片晶簇

组成的。第4章工作已经跟踪了硬弹性iPP薄膜在宽温度范围内拉伸过程中的结

构演化。图5．2(b)重新绘制了其对应的力学曲线，正如第4章讨论的一样，力

学曲线随着温度的变化是截然不同的。考虑到片晶簇的平行片晶．无定形层的片

层复合结构，如果晶体的结合力相比于无定形层的结合力足够大，微屈曲的确可

能在这种情况下发生。但由于微屈曲发生的瞬时特征和完美的可逆特征，显微技

术很难直接观测到微屈曲的存在。这里以30 oC为例，图5．2(c)给出了应力应

变曲线和对应的微观应变s。和应变差值4￡=s-sn，随宏观应变￡增长的演化过程。

其中微观应变s。是通过SAxs实验计算得到的长周期三。的变化量计算得到的，

其表达式为踟(￡)=(三。(￡)一￡。o)化。o×100％。而应变差值则是通过从宏观应变s中减

去微观应变s。计算得到凹s=s一￡。)。在线弹区，4s是大于0的，且呈不断增长趋

势，说明在这一阶段的确存在片晶簇外残余无定形(Am’)的形变。正如图中的

红色箭头所示，片晶簇的临界应变簖“删是在宏观应变s。处的s。所对应的值。利

用同样的办法，可以得到所有实验温度下的篇“删，其结果列入表格5．1。

一¨”三一!L罂㈨
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表格5．1 iPP硬弹性薄膜在宽温度范围内(30一160。c)的结构和力学参数表

+片晶晶体和无定形层的厚度是由sAxs散射信号得到的一维电子密度相关函数计算所得。

为了计算硬弹性聚丙烯薄膜从30到160 oC每个实验点对应的理论上的临界

应变霹“，我们将在线sAxs实验测得的结构和力学参数列在表格5．1中，包

括fa、如、髓和＆。我们假定片晶簇沿法向方向拉伸满足串联力学模型，宏观测
得的模量E和片晶簇间无定形(Am)模量B实际上受到相同的应力但却表现出

不同的应变，分别是宏观应变s和微观应变如。利用相同的方法，我们同样可以

直接由线弹区的应力和应变差值彳￡曲线图的斜率计算得到Am’的模量如。这
里无定形模量，特别是厶，几乎比理论橡胶模量大了一个数量级。和其他课题组

的实验结果类似阢321，这可能是由于在半晶高分子体系中缠结密度和高取向状

态在实际三维应力空问内的影响，我们得到的是整体模量而非单纯的法向方向的

模量。【33】通常情况下，理论的橡胶模量只考虑了熵弹性的贡献而忽略了拉伸过程

的密度涨落。然而，在sAXS散射密度明显增强且样品表面并没有收缩的实际状
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况下，无定形区的局部密度是明显减小的，故在侧向收缩的基础上抵抗形变的模

量增强了，即Ea理应是比理论计算的模量高一些。基于橡胶弹性和温度的正比

例关系，弹性网络的剪切模量可以由一个线性方程给出Ga(MPa)=10．01+0．004乃

fK)。[34】至于片晶晶体，考虑到温度效应对于片晶模量的影响相比于无定形而言

还算是比较弱的，我们根据已有的文献，本工作中取晶体剪切模量为Gc_0379

(ma，片晶晶体在法向方向和横向方向的模量分别为五=45 GPa和匠2=3(伊a。

【34。37]iPP体系中无定形相和晶体相的泊松比分别为O．49993和0．31。【31]此外，我

们估算了一个片晶簇是由7个片晶晶体(6=7)组成，且片晶侧向尺寸∥为5岬。

％(。c)

图5．3．随着拉伸温度乃的增加，微屈曲发生的临界应变的实验值(《6叫，黑色圆圈)和

理论值(《‘砌，红色方块)的演化。

将上述提到的不同温度下的相关结构和力学参数代入以纨，￡zz)=0的方程式

中，可以算出不同温度下微屈曲发生的理论临界应变《“酬。图5．3对比了《制

和篇删随拉伸温度增加的演化曲线。可以发现理论值《制在温度从30到70。c

范围(小于Ⅱ松弛温度酝80。c)内和实验值舞制符合的很好。因此，当温度

低于死时，片晶簇的初始非线性行为很可能是来源于微屈曲的不稳定性。当温

度高于死时，对应着体系内链活动性的激活，《6酬和爵删的变化趋势是相同
1，S
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的但他们之间有一定的偏移量，这说明此时可能还有其他的形变机理，如晶体滑

移或是熔融再结晶，比起微屈曲来说更容易发生而引发非线性力学行为。

宏“叫和簖“酬在温度小于咒时几乎是完全相等的，强有力地说明了在取向

片晶簇体系中微屈曲很可能在踟附近触发初始的非线性行为。微屈曲被认为是

一种瞬间将片晶簇从平行的平坦状态转变为正弦状的弯曲状态的形变过程，和我

们在第3章和第4章提到的微相分离理论并不矛盾。和片晶簇的瞬时转换不同的

是，应力诱导的片晶间的无定形发生微相分离更倾向于决定接下来的结构演化。

考虑到循环实验中观察到的第一次和第二次的大的应力差值，很可能微相分离伴

随着微屈曲的确触发了第一次拉伸的非线性力学行为而微屈曲并没有在第二次

或更多次循环实验的拉伸过程中发生。注意到带有球晶结构的各向同性样品中，

片晶簇的屈曲行为可能也发生了，只是由于复杂的局部应力场的影响，很难在力

学和结构检测中探测到这种现象。

实质上，晶体和无定形相内部的结合力的大小对于决定非线性力学行为的形

变不稳定是很重要的因素之一。一方面，当温度小于孔时，如果片晶晶体的结

合力在整个拉伸过程中对于抵抗塑性形变(如晶体滑移)来说足够大，微屈曲可

能先触发了力学不稳定性。随后弯曲的片晶簇可能会在没有大量晶体破坏的情况

下反弹回原来的位置，继而大多数能量将会伴随着无定形区的破坏(通过微相分

离或是成孔)而释放。另一方面，如果晶体的结合力相对较小，由于应力主要集

中在晶体上，晶体破坏可能更容易尾随初始的屈曲不稳定性而发生。因此片晶簇

的形变模式可能逐渐从可逆的屈曲行为转变为不可逆的折叠模式(chevron

folding)而非弹性的片晶反弹。此外，随着温度继续增加至接近熔点温度时，由

于此时晶体的结合力和无定形的结合力相对差异明显减小，对于屈曲形变假定的

软．硬片层复合材料模型可能不再适用。此日j’熔融再结晶可能替代弹性的微屈曲

在晶体中大范围发生，触发材料的形变不稳定。

5．4小结

本章节工作主要是借鉴了其他软一硬片层复合材料的形变模型，提出片晶簇

的微屈曲不稳定性模型作为一种可能的形变方式，在一定温度范围内(小于孔)

可以触发半晶高分子材料中片晶簇的初始非线性力学不稳定性。基于一个三相结

构模型，我们采用线性稳定性分析方法推导出半晶高分子材料发生微屈曲的I临界

应变的表达式。微屈曲行为的发生主要来源于片晶和其他两种无定形层的强度和

泊松比的差异。通过和在线SAXS实验测得的实验临界应变进行对比，可以发现
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理论值簋删和实验值簖删在孔温度以下几乎是相等的，这和我们观察到硬弹

性iPP薄膜取向片晶晶体的形变在这段温度范围内是弹性的是相符合的。这说明

片晶簇的确有可能选择弹性的微屈曲作为触发非线性力学不稳定性的形变方式。

因此，尽管由于复杂的应力条件和多尺度多层次结构的干扰，我们很少在球晶体

系中观察到微屈曲，弹性的微屈曲行为仍然很可能是半晶高分子材料在0【松弛温

度以下形变时的另一种可能的本征形变机理。
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6．1总结

总结与展望

近年来，随着国防、航空、能源等领域的飞速发展，对高性能半晶高分子材

料的需求和要求都越来越高。而若要真正实现自主化生产和制备高性能高分子材

料，除了技术引进和工艺模仿，工业界和产业界认识到解决半晶高分子生产过程

中的加工物理问题还有很长的路要走。由于半晶高分子的长链特性，多尺度结构

的存在使得其加工过程中的结构演化相比于金属材料来说更为复杂。通常情况下，

半晶高分子材料的加工均涉及到多个加工步骤，而每个步骤的温度和流动场都会

对最终产品的结构与性能造成或多或少的影响，因而我们很难理清其中的加工物

理科学问题。本质上来说，半晶高分子材料的加工不外乎涉及到以下两个方面：

流动场诱导结晶和晶体的形变与相变。本论文工作主要以干法单拉聚丙烯微孔隔

膜为背景，先是针对微孔膜的加工工艺，在满足单一变量原则的基础上通过改变

聚丙烯预制膜的挤出．流延加工参数，研究预制膜加工过程中的加工参数、预制

膜结构和性能以及微孔膜性能之间的关系，探索制备微孔隔膜的加工窗口。在此

工作基础上，选取具有高取向的硬弹性预制膜为理想力学模型样品，结合SAxS、

WAXD、SEM和力学性能检测等手段，跟踪形变过程的结构演化，试图解释其硬

弹性能的来源，揭示取向片晶簇沿片晶法向方向拉伸时在温度．应变空间内的本

征形变机制。此外，考虑到片晶簇实质上是一种软．硬片层复合模型，本论文还采

用线性稳定性分析方法试图从理论上预测其可能的非线性力学行为一一屈曲。本

论文工作系统地研究了取向片晶簇的形变机理，有助于加深人们对半晶高分子形

变过程的理解和认识，对工业上制备聚丙烯微孔隔膜及其他高性能高分子材料有

一定的指导意义。

本论文工作的具体研究成果如下：

(1)确定了干法单拉制备聚丙烯微孔隔膜中的关键性加工参数和结构参数，

从理论上半定量地揭示了微孑L膜的表面孔隙率和预制膜的弹性回复率与预制膜

结构之间的关系。

本部分工作在单一变量的基础上改变预制膜挤出．流延加工过程中的外场参

数(拉伸比、应变速率、流延辊温、冷却辊温)制各得到具有不同初始结构的预

制膜，随后通过模拟微孔隔膜工业加工方法在退火处理后进行两步后拉伸(冷拉

／热拉)，制备得到相应的微孔膜。结合SAXS、W斌D、SEM和力学性能检测等
手段，获取预制膜和微孔膜的相关结构和性能参数。实验结果发现，拉伸比和流
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延辊温是影响预制膜结构(片晶取向和尺寸)的关键加工参数，继而影Ⅱ向微孔膜

成孔性能的优异；预制膜结构参数中片晶取向度和无定形厚度作为关键性结构参

数，与弹性回复率和表面孑L隙率均成正相关关系。通过进一步模型化分析单个片

晶簇的形变过程，考虑拉伸诱导片晶向纤维晶或无定形转化的可能性，针对片晶

簇和片晶的折叠链模型构建了新的半定量成孔模型，揭示微孔膜的表面孔隙率与

预制膜初始结构之间的关系。

(2)提出应力诱导微相分离理论解释取向片晶簇40。c下的非线性力学行

为。

本部分工作采用高时间分辨同步辐射x射线小角／宽角散射原位研究40 oc

下聚丙烯取向片晶循环拉伸过程中的结构演变过程。实验结果发现，在拉伸过程

进入屈服阶段以后，可以出乎意料地观察到通过片晶长周期计算得到的微观应变

出现大于宏观应变的现象。根据一能量守恒规律，额外的微观应变所需要的能量不

仅仅来源于外力做功，还需要其他自发的结构转变或者弹性能释放来提供。同时，

考虑到宽角x射线散射并没有检测到太多的晶体结构的变化，说明片晶滑移等

塑性形变并不是晶体主要的形变方式。而回复过程发现在保持宏观的弹性回复率

高达90％以上的基础上，几乎所有结构参数都能恢复到初始值，排除了滑移和熔

融再结晶作为主要形变方式的可能性，说明晶体的确主要以弹性形变为主。源于

无定形区内tie链的不均匀分布，针对片晶簇的高取向特征，提出了一个三相片

层结构模型，包括片晶(C拶)、片晶簇内无定形(Am．I)及片晶簇外无定形(Am．II)。

片晶簇内tie链分布密度高，模量高，而片晶簇外则loop链和cilia链分布高，模

量低。根据实验中观察到be锄stop附近的狭长形散射信号及赤道线方向的宽峰，

我们认为是应力诱导的Am—I发生微相分离触发了取向片晶簇体系的非线性力学

行为。这种单一体系的相分离源于体系中的密度分布和应力分布，是一种可逆的

非平衡相转变，当应力达到临界值时可以自发的发生，促进无定形的拉仲，因而

可以得到额外的微观应变。应力诱导的微相分离对于硬弹性材料是有一定的普适

性的，有助于进一步理解片品簇的本征形变特征，指导工业生产干法单拉微孔隔

膜或其他高性能高分子材料产品。

(3)构建了取向片晶簇在拉伸形变过程中的温度．应变．形态变化的相图。

本部分工作采用高时间分辨同步辐射X射线小角／宽角散射在线跟踪了聚丙

烯取向预制膜在宽温度范围(30—160。C)内拉伸时的结构演化过程。结合DSC、

DMA、SEM和x射线的实验结果，可以以Ⅱ松弛温度(80。c)和熔融起始温度

(135 oC)为边界，将实验温度分为三个区间。通过进一步定量化分析，本工作

总结了这三个区间的结构演化规律和形变机理。区间I(30—70 oc)的结果与第3

章工作中40。c的情况类似，晶体主要以可逆的弹性形变为主，在形变过程中通
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总结与展望

过片晶间的无定形发生相分离来储存和耗散能量触发非线性力学行为而非晶体

的塑性形变，因而样品在微观和宏观尺度上都表现出具有接近100％的弹性回复

性能。而在区间II(80．130。c)，晶体链活动性被激发，屈服点附近在无定形发

现相分离的基础上温度的效应使得其附近的晶体更容易通过滑移而破碎，伴随着

孑L洞的生成。随着应变的增加，滑移的效果更明显，由小角散射图和表面形貌都

可以观察到微纤结构的生成。随着温度继续升高进入区间III(140—160。c)，应

力诱导的熔融重结晶决定了其非线性力学行为，大应变后期主要以重新生成的纤

维晶的滑移为主，整个过程中并没有生成孔洞。本工作解释了聚丙烯取向片晶簇

在温度一应变耦合空间的结构演化规律，加深了对半晶高分子形变过程中的基本

结构单元——片晶簇形变机理的温度依赖性的理解，可为精确调控半晶高分子材

料加工、结构和性能提供一定的理论指导。

(4)提出片晶簇的微屈曲不稳定!陛模型是半晶高分子形变不稳定性的一种

可能的选择。

本部分工作主要是借鉴了其他软．硬片层复合材料的形变模型，基于取向片

晶簇的三相结构模型，采用线性稳定性分析方法推导出半晶高分子材料发生微屈

曲的临界应变的表达式。通过和在线sAxs实验测得的实验临界应变进行对比，

发现理论值和实验值在％温度以下几乎是相等的，这和所观察到硬弹性iPP薄

膜取向片晶晶体的形变在这段温度范围内是弹性的是相符合的。这说明片晶簇的

确有可能选择弹性的微屈曲作为触发非线性力学不稳定性的形变方式。

6．2展望

在现有和本论文工作的研究基础上，后续研究可以着手从以下几个方面开展

工作：

(1)研究无定形相内不同分子链的松弛动力学。考虑到无定形链和晶体链、

无定形链内部不同分子链(如tie链和100p链)的松弛动力学不同，其理应对所

施加的拉伸外场响应速度也是不同的。可以通过在相同拉伸外场研究不同分子参

数的样品(如长短链成分不同等等)的力学响应或对同一分子参数的样品以不同

速率拉伸跟踪其结构演化过程来实现。

(2)验证微相分离尺度和均分回转半径的关系。可以考虑利用小角中子散

射实验检测氘代试剂溶胀后的样品拉伸过程的结构衍化。倘若发生微相分离，通

过检测氘代试剂的分布和尺度来跟踪相分离尺度，可以间接得到tie链在无定形

相中的密度分布。
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(3)模拟取向片晶沿取向方向拉伸时的微相分离和屈曲不稳定性。尽管有

证据证明拉伸过程中晶体屈曲和无定形的微相分离可能共同导致了取向片晶的

形变不稳定性，但有些细节问题还无法通过现有实验技术和手段来解决。例如我

们暂时无法通过现有的显微技术手段直观地观察到拉伸过程的微屈曲。可以考虑

采用分子动力学模拟或是有限元的方法来模拟这种取向片晶模型单轴拉伸下的

结构演化。

(4)硬弹性聚丙烯薄膜可作为半晶高分子基本形变单元一一片晶簇的力学

模型材料，可用于研究片晶簇受不同方向应力条件下的形变机理，有助于理解球

晶不同部位片晶簇受复杂三向应力时的演化。可以考虑将取向片晶沿不同方向拉

伸，通过x射线或其他实验手段跟踪其形变过程中的结构衍化过程来实现。
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