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摘  要 

因其大比表面积特性，优异的力学性能、耐腐蚀性和高性价比，超高分子量

聚乙烯（UHMWPE）多孔材料在能源、环境等领域应用的越来越广泛。UHMWPE

微孔膜和多孔纤维加工涉及凝胶挤出、单向或双向拉伸、溶剂萃取、干燥等工序，

是多维加工外场（拉伸倍率、拉伸温度、拉伸方式等）作用下多尺度结构演化的

动态连续过程。理解其拉伸过程中的微观结构演变机理，建立加工—结构—性能

关系是实现微孔膜和纤维结构、性能精准调控的关键。作为二维材料，微孔膜均

采用双向拉伸的方式制得，加工过程中需经历纵向与横向二维应力场和温度场的

耦合作用。然而，关于拉伸诱导的 UHMWPE 结构演化的研究大多是在一维应力

场作用下，其在二维应力场及温度场共同作用下 UHMWPE 的晶体演化过程研究

较少。本论文基于薄膜拉伸加工物理多尺度结构研究平台，结合扫描电镜（SEM）

等离线表征技术研究了双向拉伸二维应力场作用下 UHMWPE 凝胶膜的结构演

化机理，构建了纵向、横向二维应变参数空间内形态相图；研究了温度场作用下

UHMWPE 微孔膜的结构演化机制和力学行为；研究了 UHMWPE 多孔膜和多孔

纤维在分离、离子吸附等水处理领域的应用。主要的研究成果和结论如下： 

（1）利用宽角 X 射线衍射（WAXD）技术研究了含液体石蜡（也称石蜡油）

的 UHMWPE 凝胶膜在异步双向拉伸过程中的晶体结构演化机理，同时采用 SEM

对拉伸、萃取、干燥后的微孔膜的表观形貌进行表征。结果表明：在纵向拉伸过

程中，发生片晶向纤维晶转化，转化机理为熔融再结晶；而对于横向拉伸过程，

其结构演化机理取决于纵向拉伸比（简称纵拉比），即：（1）纵拉比小于 3 时，

横向拉伸过程中，沿纵拉方向（MD）微弱取向的片晶通过熔融重结晶转变成沿

横拉方向（TD）取向的纤维晶；（2）纵拉比是 4 到 6 时，发生 MD 的纤维晶向

TD 倾斜；（3）纵拉比大于 6 时，沿 MD 取向的微纤被撕裂成更细的微纤或者纤

维晶，随后发生纤维晶向 TD 的倾斜。在理解双向拉伸结构演化机理的基础上，

构建了二维应变空间内的晶体形貌相图，为 UHMWPE 微孔膜加工工艺窗口选择

提供指导。 

（2）以 UHMWPE 微孔膜为材料体系，系统研究了其在双向拉、温度外场

作用下力学行为及微观形变机理。采用 SEM 表征了不同拉伸工艺下微孔膜的表

观形貌，基于图像处理软件统计了纤维直径、孔径及表面孔隙率；同时采用

WAXD 研究了拉伸外场作用下 UHMWPE 多孔膜晶体结构演化。研究表明：（1）

随拉伸温度的升高，MD 与 TD 屈服应变均呈减小趋势，表明在拉伸过程中温度

越高，越会过早发生屈服；（2）随拉伸温度升高，UHMWPE 微孔膜微观结构演

化呈现三种不同形变机理，微孔演变存在四种机制，即孔径增大、纤维细化、直
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径减小、孔数量增加、纤维层间滑移分离，温度不同四种机制主导作用不同。该

研究工作为 UHMWPE 微孔膜晶体形态、孔结构、孔隙率等结构、性能调控提供

基础数据。 

（3）在理解双向拉伸外场作用下 UHMWPE 微观结构演化机理的基础上，

采用双向异步拉伸制备了 UHMWPE 纳米纤维膜，其具有孔径分布均一、力学性

能高等特点。采用 WAXD 和 SEM 分别研究了纤维取向程度和薄膜的表面形貌。

结果表明，纳米纤维薄膜由纤维骨架和骨架之间的微孔构成，纤维直径在 30~40 

nm 之间，孔径在 19~26 nm 之间。同时，UHMWPE 纳米纤维膜的模量最大值为

1186 MPa，拉伸强度最大值为 154 MPa，大约为传统电纺纳米纤维膜的 10 倍。

分离实验表明在水通量约 100 L/m2.h 条件下，纳米纤维膜可以有效截留分子量大

于 100 kDa 的分子，截留率大于 90%，其在微滤领域表现出广阔的应用前景。 

（4）以 UHMWPE 多孔纤维为基体，采用 γ 射线辐照技术对其进行改性，

研究了丙烯酸改性纤维（UHMWPE-g-PAA）对水溶液中铜离子（Cu2+）的吸附

能力。采用傅里叶变换红外光谱仪（FTIR）、能谱仪（EDS）、SEM 及拉伸仪对

改性纤维结构、形貌、性能进行表征。结果表明，丙烯酸改性的 UHMWPE 多孔

纤维（UHMWPE-g-PAA）具有突出的亲水性。同时改性后 UHMWPE-g-PAA 纤

维具有优异的力学性能，其拉伸强度约 0.4 GPa。采用准一级、准二级和粒子内

扩散模型，研究了辐照剂量和聚丙烯酸（PAA）接枝程度对改性 UHMWPE-g-PAA

纤维吸附动力学的影响。结果表明，UHMWPE-g-PAA纤维吸附容量可达63 mg/g，

并且吸附过程完全符合 Cu2+溶液吸附的准二级动力学模型。该工作制备的高强

度、亲水性和多孔 UHMWPE-g-PAA 纤维在污水处理中具有广阔的应用前景。 

关键词：超高分子量聚乙烯 双向拉伸 多孔材料 纤维晶分离 重金属吸附 
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ABSTRACT 

Because of its large specific surface area, excellent mechanical properties, 

weathering resistance and high rate of quantity and cost, ultra-high molecular weight 

polyethylene (UHMWPE) microporous materials are widely used in energy, 

environment and other fields. The processing of UHMWPE microporous membranes 

and porous fibers involves gel extrusion, uniaxially or biaxially stretching, solvent 

extraction, drying and so on.It is a dynamic and continuous process of multi-scale 

structure evolution under the action of multi-dimensional processing field (tensile rate, 

tensile temperature, tensile mode, etc.). Understanding the mechanism of 

microstructure evolution and establishing process-structure-property relationship 

during tensile process is the key to achieve precise control of structure and properties 

of microporous membranes and fibers. As two-dimensional (2D) materials, 

microporous membranes are prepared by biaxially stretching, which needs the 

coupling between longitudinal and transverse two-dimensional stressand temperature 

field during processing. However, most of the researches on microstructure evolution 

during UHMWPE tensile processing is under the action of one-dimensional stress 

field, while the crystal evolution of UHMWPE under the action of 2D stress field and 

temperature field is less studied. In this paper, based on the physical multi-scale 

structure research platform of thin film tensile processing,the structure evolution 

mechanism of UHMWPE gel membrane under the action of 2D stress field is studied 

combined with off-line characterization techniques such as scanning electron 

microscopy (SEM). Meanwhile, the morphological phase diagram in the space of2D 

strain is constructed.Moreover, the structure evolution mechanism and mechanical 

behavior of UHMWPE microporous membrane under the action of temperature field, 

the application of porous membrane and porous fibers in the field of separation and 

ion adsorption are studied. The main findings and conclusions are as follows:  

(1) The crystal structure evolution of UHMWPE gel films containing paraffin oil 

are studied with wide-angle X-ray diffraction (WAXD) during sequentially biaxially 

stretching process. Also, the surface morphologies of microporousmembranes after 

biaxially stretching, extraction of paraffin oil and drying are characterized by 

scanning electron microscope (SEM). During machine direction (MD) stretching 

process, the crystal structure is transformed from lamellar stacks to fibrillar crystals 

through melting recrystallization. While for transverse direction (TD) stretching, there 
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exist three kinds of deformation mechanisms determined by draw ratio in MD (λMD), 

i.e., transformation of weakly oriented crystals into fibrillar crystals by melting 

recrystallization at λMD smaller than 3; with moderate λMD from 4 to 6, the fibrillar 

crystals in MD are tilted towards TD; at larger λMD from 7 to 8, the microfibrils are 

teared into thinner ones or fibrillar crystals, inclining to TD. Based on the 

understanding the structure evolution mechanism during biaxially stretching, the 

crystal morphology diagram is summarized in 2D strain space, providingthe guidance  

for the selection of process windows for UHMWPE microporous membranes. 

(2) Based on UHMWPE microporous membranes, the mechanical behavior and 

microstructure deformation mechanisms under the action of biaxially stretching and 

temperature field were studied. The surface morphology of microporous membranes 

under different stretching processes was characterized by SEM. The fiber diameter, 

pore size and surface porosity were counted based on image processing software, 

meanwhile the crystal structure evolution of UHMWPE porous membranes was 

studied by WAXD. It shows that : (1) with higher stretching temperature, the 

membrane occurs yielding ealier; (2) with the increase of streching temperature, the 

microstructure evolution and micropore expansion of UHMWPE microporous 

membranes have different mechanisms, that is, the pore size increasing, the fiber 

refining, the diameter decreasing, the number of pores increasing, and the slip 

separation between fiber layers. This work provides the basic data for the structure 

and performance regulation ofcrystal morphology, pore structure, porosity of 

UHMWPE microporous membranes, etc. 

(3)Based on the understanding of structure evolution mechanism of UHMWPE 

under biaxially stretching field,UHMWPE nanofibrous membranes are fabricated via 

sequentially biaxially stretching, which are featured by excellent morphology with 

homogeneously distributed pores as well as good mechanical properties. The 

orientation of fibers along draw ratios and morphologies of the samples are inspected 

by WAXD and SEM. It shows that the membranes are composed of nanofibrous 

scaffold with fiber diameters of 30 nm - 40 nm and fully interconnected pore 

structures with mean pore size between 19 nm and 26 nm, respectively. Meanwhile, 

the maximum Young’s modulus and tensile strength of UHMWPE nanofibrous 

membranes are 1186 MPa and 154 MPa, respectively, about 10 times that of 

conventional electrospun nanofibrous membranes. The separation test exhibits that the 

membranes can reject the molecules with molecular weight larger than 100 kDa 
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efficiently with rejection lager than 90% under the water permeance of ~ 100 L/(m2 h). 

The as prepared membranes show great potential in microfiltration applications. 

(4) Polyacrylic acid grafted ultra-high-molecular-weight polyethylene 

(UHMWPE-g-PAA) fibers were prepared by radiation induced grafting of acrylic acid 

onto UHMWPE porous fibers and were examined for Cu2+ removal from aqueous 

solutions. The structure, morphology and performance of the developed fibers were 

characterized by Fourier transform infrared spectroscopy (FTIR), energetic dispersive 

spectroscopy (EDS), scanning electron microscopy (SEM) and mechanics test. It was 

demonstrated that the UHMWPE fibers modified by acrylic acid (UHMWPE-g-PAA) 

conferred excellent hydrophilic performance. The UHMWPE-g-PAA fibers possess 

considerable mechanical performance with mechanical strength about ~0.4GPa. The 

influence of radiation dose and degree of grafting of polyacrylic acid (PAA) on the 

adsorption kinetics of the UHMWPE-g-PAA fibers are studiedby using 

pseudo-first-order, pseudo-second-order and intraparticle diffusion models. The 

results reveal a large adsorption capacity of 63 mg g−1 for the UHMWPE-g-PAA 

fibers and the adsorption behavior followed perfectly a pseudo-second-order kinetics 

model regarding the Cu2+ solution adsorption.The as-prepared UHMWPE-g-PAA 

fibers with high-strength, hydrophilic and porous natures show promising application 

as economical adsorbent in wastewater treatment. 

Keywords: UHMWPE, porous materials, biaxially stretching, fibril crystal 

separation, heavy metal adsorption 
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第 1章 绪  论 

1.1 引言 

超高分子量聚乙烯（UHMWPE）具有突出的机械性能、耐冲击性、耐溶剂

特性、耐低温等性能，被称之为“Amazing Materials”。[1-3] 

UHMWPE 多孔材料同时具有大比表面积、高孔隙率、孔径分布均匀、透气

性能好等优点，被广泛应用于能源、环境及医疗等领域。目前，UHMWPE 多孔

材料主要有 UHMWPE 微孔膜和 UHMWPE 多孔纤维。UHMWPE 微孔膜具有均

一的孔隙结构、优异的机械性能和抗穿刺性能以及良好的耐溶剂特性，可以将其

作为锂电池隔膜用于储能电池领域，以阻隔正负极的接触。UHMWPE 多孔纤维

则主要用于军事及海事领域，对其进行接枝改性，可用于海水中铀离子提取、污

水中重金属离子吸附等。 

UHMWPE微孔膜和多孔纤维均采用凝胶挤出与后续拉伸工艺组合制备而成，

该工艺过程是一个多维加工外场（拉伸倍率、拉伸温度、拉伸方式等）作用下多

尺度结构演化的动态连续过程。UHMWPE 微孔膜典型制备过程主要包括以下几

个步骤，分别是（1）熔融挤出：UHMWPE 原料与增塑剂白油经挤出机熔融混

合形成均匀熔体混合物，后经口模挤出；（2）冷却成型：经口模挤出的熔体经冷

却辊冷却形成 UHMWPE 凝胶膜，在此过程中 UHMWPE 与增塑剂白油发生相分

离，聚乙烯分子链也会发生结晶形成片晶；（3）双向拉伸：在一定温度下对

UHMWPE 凝胶膜分别施加纵向拉伸和横向拉伸，制备含有溶剂的 UHMWPE 薄

膜；（d）萃取、干燥：利用易挥发的有机溶剂（正己烷、二氯甲烷等）将增塑剂

白油从薄膜中萃取出来干燥过程中完成有机溶剂挥发，形成 UHMWPE 微孔膜；

（5）热定型：为了控制 UHMWPE 微孔膜在使用过程中的热收缩程度，工业上

将 UHMWPE 微孔膜在高温下进行拉伸、再回复、定型，最终形成成品 UHMWPE

微孔膜。在下游新能源行业发展驱动和国家相关政策支持下，国内通过设备进口

和工艺引进的方式已经实现 UHMWPE 微孔膜产业化。但是，大部分高品质隔膜

当前仍然依赖进口，国产隔膜产品无法进入高端市场。2018 年，科技日报报道

的 35 项“卡脖子”技术中，锂电池隔膜高端制造位列其中。究其原因，我国企

业主要是工艺模仿而缺乏系统的基础研究支撑，没有完全理解和掌握 UHMWPE

微孔膜在制备过程中，尤其是在双向拉伸过程中发生的形变机理。无基础研究支

撑，工艺模仿只能学其形，而不能悟其神！理解 UHMWPE 微孔膜双向拉伸过程

中的微观结构演变机理，建立加工-结构-性能关系是实现微孔膜结构与性能精准
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调控的基础，同时为工业中微孔隔膜工艺窗口的选择提供指导。此外，对于

UHMWPE 纤维，目前研究多偏重于高强、高模等机械性能，关于 UHMWPE 多

孔纤维的制备及应用方面研究较少。 

UHMWPE 微孔材料是一种半晶聚合物材料，国内外研究单位针对半晶聚合

物在一维应力场下的结构演化开展深入的研究。[4-6]由于分子链运动能力主要受

温度的影响[7, 8]，因此在温度空间内存在无定型化[9]、晶体滑移[10, 11]和熔融重结

晶[12, 13]等不同的变形机理。而薄膜工业生产采用的工艺温度通常在熔点附近，

此时链的流动性大大增强，在其由各向同性向取向结构转化的过程中，熔融重结

晶可能会发生。与此同时，UHMWPE 微孔材料的制备过程是在有脂肪族链烃或

石蜡油等增塑剂作为成孔剂的条件下进行的。在增塑剂的存在下，链的流动性得

到大大提高，其结构演化与一般聚乙烯晶体的结构演化可能有所不同。此外，溶

剂萃取后留下的微孔的形状与之前晶体结构演变过程也密切相关。另一方面，

UHMWPE微孔膜采用双向拉伸工艺，需要先后经历纵向、横向二维应力场作用，

纵向拉伸产生的微观结构作为横向拉伸的起点，其在横向拉伸过程中会进一步发

生演变，这与单向拉伸中一维应力场下的结构演化明显不同，而目前关于双向拉

伸外场下的结构演化研究很少。因此研究双向拉伸及温度外场作用下 UHMWPE

微孔膜结构演化机理对微孔膜微观结构及微孔形态的精准调控至关重要。 

由于其优异的机械性能和耐腐蚀性能，UHMWPE 微孔材料不仅用作锂电池

隔膜，还可以广泛应用于过滤、吸附、分离等领域。UHMWPE 本身没有功能官

能团，无法进行吸附，因此需要对 UHMWPE 进行功能改性。 

本章第二部分重点介绍 UHMWPE 多孔材料及其他聚合物多孔材料的几种

常见制备工艺以及优缺点；第三部分介绍聚乙烯半晶高分子的几种形变机理，以

及温度对形变机理的影响；第四部分将介绍目前常见的多孔膜的应用领域；第五

部分将简要介绍 UHMWP 多孔材料的改性方法。 

1.2聚合物多孔材料制备研究进展 

UHMWPE 由于其自身分子链长，非极性强等特性，使得 UHMWPE 多孔材

料不能通过一般聚合物多孔膜的制备方法而制成。目前，UHMWPE 多孔材料的

制备方法，包括热致相分离法、挤出拉伸法。而一般聚合物多孔膜的制备方法较

多。下面分别对 UHMWPE 多孔材料和一般聚合物多孔材料制备方法进行介绍。 

1.2.1 UHMWPE多孔材料制备方法 

UHMWPE 微孔材料包括 UHMWPE 微孔膜和 UHMWPE 多孔纤维。制备
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UHMWPE 微孔膜的方法目前常见的有两种，分别是热致相分离和挤出拉伸法，

而制备 UHMWPE 多孔纤维的方法则是凝胶纺丝法。下面将一一介绍其研究进展。 

1. 热致相分离法 

热致相分离法始于 80 年代，起源于 Castro[14]的专利，其中提到了这种新的

制备微孔膜的方法。该方法首先是将聚合物和沸点高且分子量低的稀释剂或者增

塑剂在高温下形成均匀的溶液，然后将温度降低以发生固-液或者液-液相分离，

最后萃取出稀释剂或者增塑剂，再并经定型干燥即得到聚合物微孔膜。 

热致相分离法是通过控制淬冷温度、冷却速率、聚合物浓度、稀释剂种类等

手段来调控相分离过程，从而实现对膜孔结构多样性的控制，例如蜂窝状结构[15]、

连通海绵状结构[16]、树枝状结构及球晶结构[17]等。热致相分离法制备的微孔膜

具有孔隙率高、结构完整度高、膜孔径范围在 0.01-10 μm 之间，孔结构均匀性

好等优点，是微滤膜的最佳制备方法之一。 

 

图 1.1.热致相分离产生的海绵状结构。[14] 

在利用热致相分离法得到 UHMWPE 微孔膜过程中，经常采用的稀释剂或者

增塑剂为液体石蜡（LP）（即白油）。何亚东老师课题组[18, 19]对 UHMWPE 与液

体石蜡相分离过程的研究起步较早。其在实验过程中发现两者相分离过程中的降

温速率，在很大程度上制约着 UHMWPE 微孔膜的微观形态，同时 UHMWPE 与

白油之间的配比等因素对最终成孔的结果也起着非常重要的作用。另外，张春芳

等人[20]利用修正的 Arvami 方程，对 UHMWPE 与液体石蜡体系在热致相分离过

程中结晶行为进行了拟合。沈烈等人[21]通过小角激光光散射（SALLS）和差式

扫描量热仪（DSC）等技术手段对热致相分离进行了详细的分析，结果发现

UHMWPE 与白油二元体系在相分离时只能观察到固-液相分离，没有发现液-液

相分离，且在相分离过程中形成的微孔膜是网状（Lacy）结构。此外，顾旭等人
[22]研究了 UHMWPE、高密度聚乙烯（HDPE）与白油三元体系固-液相分离过程

中不同冷却方式对结晶行为的影响，并考察了不同种类聚乙烯分子量或含量及降

温速率对最终 UHMWPE 微孔膜的微孔状态的影响。结果发现：冷却过程中降温
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速率相对较慢时，HDPE 含量增加会使得孔径变大，微孔状态随之转变。 

如上所述，在不加其他助剂的情况下，热致相分离过程一般发生的是固-液

相分离，即聚乙烯分子链通过结晶的方式从白油中分离出来形成晶体。而上海交

通大学的刘思俊等人[23, 24]发现可以通过加入添加剂二亚苄基山梨醇（DBS）纤维

来诱导并促进液-液相分离的发生，即聚乙烯分子链与白油先发生相分离后进行

结晶。 

目前，通过热致相分离法得到的 UHMWPE 微孔膜更多的是偏向于理论研究，

很少直接用于过滤膜或者锂电池隔膜。 

2. 挤出拉伸法制备 UHMWPE 微孔材料 

（1）UHMWPE 微孔膜的制备 

UHMWPE 微孔膜可以利用挤出拉伸法来制备。二十一世纪初期，DSM 公

司首次利用挤出拉伸法制得了 UHMWPE 微孔膜并命名为 Solupor[25]，该微孔膜

拥有较高的力学强度和良好的孔隙率，并且在低温下微孔膜各项性能指标也依然

保持良好。从而证明了 UHMWPE 是一种潜在的能够制备成微孔膜的材料，但是

受限于 UHMWPE 粘度高及难加工的缺陷，所以，这一方法并未推展开来。 

利用熔融挤出拉伸法制备 UHMWPE 微孔膜的过程具体如下：首先是在高温

下将 UHMWPE 熔融，然后在应力及温度外场下对 UHMWPE 进行拉伸，此时

UHMWPE 薄膜以聚乙烯晶体破裂的形式形成微孔[26]，最终形成 UHMWPE 微孔

膜。美国 Celgard 公司尝试了在没有增塑剂的情况下采用熔融挤出拉伸法制备得

到 UHMWPE 微孔膜，虽然该方法制备过程简单，对环境无污染，但孔径大小难

以精准控制。 

综上所述，在没有增塑剂情况下，UHMWPE 原料难加工，制备出的微孔膜

孔径和孔隙率不可控。所以后来一般均是在添加增塑剂的情况下对 UHMWPE 进

行熔融挤出，然后经拉伸、萃取和热定型等成型工艺来制备 UHMWPE 微孔膜。

首先是国内赵忠华老师课题组[27, 28]，他们将表面处理过后的纳米二氧化硅（SiO2）

与石蜡油及 UHMWPE 混合，经过挤出流延、拉伸、冷却、定型及萃取等工艺制

得了具有微孔结构的 UHMWPE 微孔膜，并探索了三种原料的配比、熔融温度、

拉伸速率、冷却速率等因素对 UHMWPE 微孔膜微观结构的影响。此外，李娜娜

等[29]系统地研究了二氧化硅及随后的拉伸工艺对 UHMWPE 微孔膜微观结构与

最终性能的影响，结果发现随着拉伸比的增大，界面处微孔面积也增大，并在某

一拉伸比下达到最大值。高于此值，进一步拉伸不会继续增加界面微孔面积，反

而会导致许多微孔的关闭。 

除了添加无机材料 SiO2 外，还可以添加聚合物，例如 HDPE、低密度聚乙

烯（LDPE））以及聚丙烯（PP）。张凯等人[30]在 UHMWPE 挤出过程中混入了聚
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乙烯（PE）及 PP，再经过挤出流延、拉伸及萃取等工艺步骤制备得到了 UHMWPE

微孔膜，使得微孔膜具有熔化温度高、力学性能优异、安全性能及热稳定性良好

等特点。 

此外，吴泽波等人[31]采用先萃取后拉伸的方法同样得到了 UHMWPE 微孔膜，

结果发现，在定温时间为 5 min，热拉程度 60%及拉伸速率为 30 mm/min 的条件

下得到的微孔膜中微孔比较多而且均匀性较好。 

如上所述，均是使用白油作为溶剂，无论是先萃取后拉伸，还是先拉伸后萃

取，都要经历萃取工艺，步骤繁琐。而将可挥发性溶剂例如十氢萘，沸点在 190 ℃

左右，将其用于 UHMWPE 微孔膜的制备，溶剂在加工过程中能够自行挥发掉，

省去了萃取的步骤，得到的 UHMWPE 微孔膜孔径均匀，内部结构由高取向纤维

的疏松网络结构组成，孔隙率高达 80%[32]。 

总之，经挤出拉伸法制备得到的 UHMWPE 微孔膜由于内部结构是由纤维或

微纤构骨架构成的网络结构，所以一般情况下机械强度要优于之前提到的热致相

分离法制备的 UHMWPE 微孔膜，而热致相分离法制备的 UHMWPE 微孔膜由于

可以采用更低的 UHMWPE 含量及更高的 UHMWPE 分子量，故孔隙率一般要高

于挤出拉伸法。目前热致相分离法制备的 UHMWPE 微孔膜更多的是用于微滤膜，

而拉伸法制得的 UHMWPE 微孔膜用于湿法隔膜。 

（2）UHMWPE 多孔纤维的制备 

UHMWPE 多孔纤维的制备工艺通常采用凝胶纺丝法，包括凝胶挤出和后续

拉伸。该方法工艺过程如下：将 UHMWPE 粉末均匀分散在石蜡油、煤油或者十

氢萘等溶剂中，制成 UHMWPE 低浓度的半稀溶液，通过双螺杆挤出机混合熔融

挤出，高温熔体经喷丝板挤出后被引入到冷水槽内进行骤冷形成冻胶原丝；再用

低沸点萃取剂将原来的溶剂萃取出来，然后经干燥和后续高温拉伸最终形成

UHMWPE 纤维。 

刘红利等人[33]通过两步拉伸的方法制到了具有大比表面积、高孔隙率的

UHMWPE 多孔纤维，同时研究了拉伸工艺参数（拉伸比、拉伸速率）对纤维内

部结构和孔隙率的影响。结果表明，不同工艺拉伸得到的最终纤维的孔隙率在

60-70%，纤维具有皮芯结构，纤维表面为串晶结构，芯层为纤维状多孔网络。

该 UHMWPE 多孔纤维可以作为基体材料，用于海水提铀或者水处理方面。 

1.2.2 其他聚合物多孔材料的制备方法 

除 UHMWPE 外，其他聚合物多孔材料制备方法包括相转化法、静电纺丝法、

拉伸法等。下面对其他聚合物多孔材料的制备方法进行一一介绍。 
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1. 相转化法 

相转化法主要利用的是相分离的原理，即高分子在两相中的溶解度不同，在

外场驱动下，原来均匀的混合液会分离成富聚合物相和贫聚合物相。[34]其中外

场驱动包括热能的变化或不良溶剂的加入，前者为 TIPS，后者为非溶剂诱导相

分离（NIPS）。如 1.2.1 中所述，TIPS 是将聚合物及其稀释剂在升高温度情况下

混炼或者搅拌情况下以形成均匀的聚合物溶液，然后通过降温诱发相分离，再通

过萃取或蒸发等方式去除稀释剂，最终得到多孔膜。[35-37] 

而 NIPS 工艺中应用最多的便是浸没沉淀法，即将配制好的铸膜液涂覆成膜，

然后浸入非溶剂中，通过溶剂和非溶剂交换的方式产生相分离，最终经溶剂和非

溶剂的挥发制备得到多孔膜，[38]在这过程中溶剂和非溶剂本身的性质、凝固浴

的温度及凝固速率对多孔膜结构调控起着非常重要的作用，例如溶剂不同，最终

形成的多孔膜微观结构也不近相同，可以形成指状孔或海绵状孔结构及两者并存

的孔结构。[39]此外，聚合物溶液的浓度及聚合物分子量同样影响着材料的最终

结构和性能。一般而言，随着铸膜液中聚合物浓度的增加，制备得到的多孔膜表

层不断增厚、孔径不断减小，且容易形成致密表层及内部有孔的闭孔结构。[40]

王许云等人[41]研究了聚合物的分子量对 PVDF 多孔膜的影响，结果表明随着分

子量的增加，所成膜的孔逐渐变少和变小，同时形成皮层和闭孔的趋势增大。

Cheng 等人[42, 43]以 1-辛醇为非溶剂，研究了 PVDF 多孔膜制备过程中溶剂介质

温度对膜结构、性能的影响，结果表明随着溶剂介质温度的升高，得到的膜的孔

径逐渐变大，水通量也相应增大。 

2. 静电纺丝法 

近几年新崛起了的一种用于制备微米甚至是纳米级纤维的新方法，即静电纺

丝法。静电纺丝法主要是利用高压静电场使得聚合物纺丝液带电，之后在纺丝喷

头尖端形成带电的锥状液滴，随着液滴表面带电量的增加，液滴整体的电荷排斥

力在某一刻会超过其表面张力，此时喷头尖端就会放射出聚合物溶液或者熔体的

细小射流，这些射流在电压的作用下经历短距离的拉伸作用和溶剂蒸发及聚合物

固化，最终在接收极板上形成多孔的聚合物纳米纤维多孔膜。[44-46] 

静电纺丝法制备多孔膜过程中影响多孔膜形态和性能的关键因素是纺丝原

液性质和制备工艺参数，即纺丝液浓度及温度、纺丝时电场力大小、接收距离等
[47]。通过工艺参数的调节可制备具有不同纳米纤维形态的多孔膜，如绸带状纤

维、含串珠结构纤维、多孔结构纤维的多孔膜等。[48] 

Nhu-Ngoc Bui 等人利用静电纺丝制备的聚砜和聚醚砜多孔膜作为中间支撑

层而制备出了具有三层机构的正渗透膜，内浓差极化现象减小。[49] Zhu 等人[50]

用羟基酸酯类共聚物（PHBV）为原料制备出了具有串珠状纤维结构的超疏水的
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多孔膜。Sheng 等人[51]利用静电纺丝法制备了 PAN 多孔膜，并采用涂层处理的

方式使得 PAN 多孔膜具有良好的疏水性，将其用作防水透湿膜。 

 

图 1.2.静电纺丝装置示意图。[117] 

3. 拉伸法 

 

图 1.3.拉伸法制备的 PTFE 微孔膜 SEM 图。[50] 

拉伸法制备聚合物多孔膜主要针对于难溶的聚合物，如 PTFE、PP、PE 及

PVDF 材料中。例如在 PTFE 多孔膜制备工艺中，首先将微米级的 PTFE 粉末与

添加剂混合后经挤出机挤出成 PTFE 条带，再经过辊压机压延制成薄片状膜，之

后去除添加剂进行纵横向两方向的拉伸，最后经过热定型处理得到PTFE多孔膜。
[52] Kurumada 等人[53]研究了单轴和双轴拉伸对微孔结构的影响，结果发现单轴拉

伸可制备出岛状结构多孔结构，而双轴拉伸可制备出格子状多孔结构。Kitamura

等人[52]通过拉伸比、拉伸温度和拉伸速率等拉伸条件的调整来改变和控制 PTFE



第1章 绪  论 

8 

 

粒子由于拉伸而形成的周期性“纤维节点”结构。 

利用拉伸法制备 PP、HDPE 或者 PVDF 多孔膜的基本原理是将这些硬弹性

聚合物材料在应力场下熔融挤出制成流延膜，后经退火热处理，再经过拉伸，使

得原来的片晶发生分离，片晶间产生架桥和微孔结构。锂电池隔膜中干法工艺便

是基于该原理制得的。此外，Kim 等人[54]利用熔融拉伸法制备出了 PP 中空纤维

多孔膜，发现所制备的多孔膜表面孔隙率比整个膜的要低。 

Lei 等人[55]研究了改变拉伸速率和拉伸比对 PVDF 多孔膜结构和性能的影响。

胡兵等人[56]也研究了 PVDF 多孔膜在拉伸过程中的微观结构及孔隙结构的演化，

发现减小热拉倍率和增大冷拉倍率会使得片晶被拉伸而发生形变，微孔减少，而

适中的冷热拉伸倍率得到的膜微孔结构较好。而利用拉伸法制备双拉 PP 多孔膜

过程中，微孔的形成过程是由 β 晶向 α 晶转化过程中密度增大体积收缩从而产生

的孔隙在后拉伸过程中被放大而产生的。总之，对于这些硬弹性半晶聚合物材料

来说，是通过拉伸致孔的方式来制备多孔膜的。 

4. 其他方法 

a.核径迹法 

核径迹法制备多孔膜主要是通过核电粒子照射聚合物薄膜，使得照射处的聚

合物发生化学键断裂而产生径迹，[57, 58]然后利用化学试剂对照射过的膜进行浸

泡刻蚀以进一步扩大径迹，从而形成形状规则、孔径均一、垂直于膜表面的柱状

通孔，其制备的多孔膜具有孔隙率低、表面光滑、孔径均一、孔隙直通性好等特

点。在制备过程中，主要是通过控制核电照射时间长短来控制孔隙密度，以及通

过控制刻蚀时间等来调节孔径。但该种方法制备过程复杂，制作成本高，适用性

差，难以大规模制备。 

b.水滴模板法 

水滴模板法是指通过凝结水滴的有序排列作为模板来制备具有有序孔径结

构的聚合物多孔膜的方法。[59] Francois 等人[60]第一次报道了将 PS-b-PPP 嵌段聚

合物溶解在二硫化碳中，然后在水蒸汽气流下形成聚合物有序多孔膜。李磊教授

的科研团队[61, 62]利用嵌段共聚物 PS-b-PDMS 制备了聚合物多孔膜，研究了聚合

物浓度对于聚合物多孔膜微观结构的影响，之后又报道了利用甲醇蒸汽作为模板

来制备聚合物多孔膜，其孔径大小与形状与水蒸汽所成孔径形貌并不相同。该方

法在制备过程中有相当多的影响因素，例如基体、溶剂、水蒸汽流速等[63, 64]，

因此工艺条件的微小改变就将对聚合物多孔膜的结构产生巨大的差异，操作条件

严苛。 

c.微模塑技术 

微模塑技术制备垂直通孔聚合物多孔膜一般需要结合相分离方法。[65]首先
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利用光刻法和低温反应粒子刻蚀制备出排列有序的柱状图案的微模具，然后将聚

合物溶液浇铸在模具上，利用外场诱导聚合物发生相分离，利用柱状体作为模板

得到垂直通孔结构，同时，聚合物在相分离过程中会发生收缩，使得膜可轻易从

模具中脱离下来。该技术可以精密地调控膜孔尺寸、间距、排列规整性及膜厚，

但模具制作困难且制作成本高，因此难以大面积实施。 

1.3 半结晶高分子薄膜形变机理 

对于多孔聚合物薄膜来说，微孔是分布在由堆叠片晶和纤维晶构成的晶体骨

架或者无定形区分子链之间。因此，微孔的演化与晶体及无定形分子链的形变密

切相关。[66, 67]例如，在聚烯烃微孔膜热拉伸过程中，之前的堆叠片晶会通过熔

融重结晶[68, 69]转变成纤维晶，而之前在堆叠片晶界面间预先形成的“微孔核”（即

片晶簇之间的缺陷）会被放大，逐渐演化成纤维晶间长条形状的微孔。而 β–聚

丙烯（β–PP）薄膜中的微孔是由片晶间界面缺陷或者之前存在的空腔（cavities）

在拉伸过程中被放大而形成的。[70, 71]也有研究表明其微孔是由于 β 晶向 α 晶转

化过程中密度增大体积收缩而产生的空腔被拉伸放大而形成的。[72-74] 此外相分

离法得到的微孔膜，其微孔的形成首先是前驱体（即溶剂）随着聚合物分子链的

结构演变而呈现出各种各样的形状，之后随着溶剂被萃取，在原来溶剂的地方形

成微孔。总之，微孔的变化离不开聚合物薄膜中晶体及无定型分子链的演变。在

本部分将介绍晶体演变中常见的几种形变机理及温度对形变机理的影响。 

1.3.1几种形变机理简介 

1．无定形区分子链变形机理 

半晶高分子普遍被认为是由折叠链片晶或者伸直链晶组成的晶区、无定型区

以及之间的架桥分子链组成的，而无定型区变形机理主要包括：（a）片晶间剪切

滑移，（b）片晶间分离，（c）片晶簇旋转。[75]这与片晶方向及应力作用方向密切

相关。Young 等人[11]在研究高取向的、具有周期性晶体结构的 HDPE 的结构演化

过程时发现了片晶间剪切滑移。研究表明，当沿着与分子链取向方向呈不同角度

的方向施加应力时，在应变较小的时候，片晶间会发生剪切滑移，且这种剪切滑

移形变几乎是可以回复的。而 Keller 和 Pope 等人[76]利用小角 X 射线散射（SAXS）

技术研究了取向 HDPE 中周期性排列的晶体在拉伸过程中的长周期变化，发现

长周期随拉伸进行不断增大，从而证明了片晶间分离机理的存在。片晶簇的旋转

机理同样可以通过长周期来证明，如果通过长周期计算得到的取向 HDPE 微观

应变要比实际应变小，则说明在应力作用下无定形分子链导致了片晶簇旋转的产
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生。[77] 

 

图 1.4.无定形区的变形机理示意图：（a）片晶间剪切滑移；（b）片晶间分离；（c）片晶簇旋

转。[72] 

2．晶体滑移 

一般半晶高分子材料可以在拉伸外场作用下发生较大的应变，这是因为材料

内部晶体会发生滑移，有利于比较大的塑性形变。晶体发生滑移时滑移面一般是

沿着分子链 c 轴方向，并且与分子链密堆积晶面相对应，而滑移方向通常是平行

于分子链折叠方向。这是因为半晶聚合物中的大部分分子链是沿晶体中的 c 轴方

向折叠排列的，这些折叠链会限定滑移的产生，因此滑移面一般是平行于晶体中

分子链折叠方向的晶面，且滑移只能沿着平行于分子链的折叠方向进行。伴随着

滑移方向上施加的应力达到临界剪切应力，晶体滑移面便会发生沿着滑移方向的

滑移。目前较常见的、已经被实验证明了的两种滑移模式为（100）[001]和（010）

[001]。[5, 75, 78, 79]此外，在聚乙烯晶体中，Bartcza 等人[80]认为除了以上两种链滑

移模式外，还可能存在第三种链滑移模式，即（100）[010]横向滑移。而在半晶

高分子材料中晶体滑移方式主要有两种：细滑移和粗滑移，分别在高度取向且退
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火后的聚乙烯和高度取向但未退火的聚乙烯中得到证实。[11] 

3．马氏体相变 

在应力外场作用下，聚乙烯正交相向单斜相发生转变的过程称为马氏体相变。

Bevis 和 Crellin 总结了四种马氏体相变，并给出了相应的示意图。[81]当剪切应变

达到临界剪切应变时（一般是在屈服点附近），晶体若发生相变，则发生的是这

四种马氏体相变中的一种，其中 T21 和 T22 的临界剪切应变为 0.201，而 T21 和

T22 的临界剪切应变为 0.308。[79]对于熔融重结晶薄膜，马氏体相变形式更多情

况下是 T11。
[82] 此外，Butler 等人[83]研究发现在聚乙烯材料拉伸过程中，聚乙

烯正交晶（110）晶面强度不断下降而单斜晶（201）晶面强度不断增加，同时，

（200）晶面强度几乎不变，故认为此过程中发生的马氏体相变为 T22。 

4．熔融重结晶 

Flory 认为半晶高分子材料在拉伸过程中会发生熔融重结晶。实验证据表明：

大部分半晶高分子初始微观结构由无规取向排列的片晶组成，且片晶长周期由制

备过程中熔体冷却速率和冷却温度决定。但当对其进行拉伸后发现初始片晶转变

成了沿着拉伸方向高度取向的微纤或纤维晶结构，同时新生成的微纤或者纤维晶

中晶体长周期只和拉伸时温度有关，不再具有初始片晶结构。[4, 84] Juska 等人[85]

发现如果对半晶高分子进行拉伸，当储存在晶体中的弹性能达到临界值 ΔH 时，

会发生局部熔融，此时晶体会转变为类似熔体的中间态，而且很快发生分子链在

拉伸方向的取向排列，之后发生局部重结晶形成取向的纤维晶。Salder 等人[86-88]

发现拉伸温度较低时，半晶高分子实际拉伸比 7.2 与计算得到的分子链拉伸比 6.3

相差不大，此时主要是无定型区分子链受到拉伸。而当拉伸温度比较高时，实际

拉伸比 7.1 要远大于计算得到的分子链拉伸比 0.2，这是因为拉伸诱导部分晶体

熔融成无定形分子链，这会导致计算得到的分子链拉伸比大大减小。该实验结果

为应力诱导熔融提供了比较直接的依据。 

1.3.2 温度对拉伸过程中形变机理的影响 

温度对半晶高分子材料变形过程非常重要，原因在于随着温度的升高，晶体

结构单元热膨胀效应越来越强，晶体中折叠链之间限制作用会明显减弱，同时无

定形区缠结分子链对晶体变形的限制作用也随之减弱，这有利于晶体中分子链运

动能力的增强，从而使得链滑移或者晶体剪切滑移变得更加容易。[89-92] Kajiyama

等人[89]研究了不同温度下半晶高分子材料的主要松弛机理（见图 1.5），即 Tβ（β-

松弛温度）附近会发生片晶间的剪切滑移；TαI（αI—松弛温度）附近倾向于发生

沿着片晶镶嵌块间破碎成比较小的晶粒，而镶嵌块本身没有发生明显的变形；TαII
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（αII—松弛温度）附近，由于此时温度比较高，整个晶体滑移面上分子链运动能

力差别不大，导致在外场作用下晶面滑移程度相差很小，此时主要发生整个晶体

均匀剪切形变。 

 

图 1.5.半晶高分子主要松弛机理。[88] 

Tα温度对半晶高分子材料中晶体内折叠分子链伸展扩散运动至关重要，同时

对半晶高分子材料拉伸过程中的结构演化机理有很重要的影响。晶体中折叠分子

链伸展扩散运动是沿分子链 c 轴方向的，且一般认为是通过分子链 180o 扭曲变

形进行的。[93]研究表明，低温下晶体中折叠分子链伸展扩散运动的频率比较低，

而在 α—松弛温度附近，其频率增加至 10000/s。[94]由此可以看出分子链沿着 c
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轴方向伸展扩散运动速率在 Tα 附近明显增强，另一方面也说明了在较高温度下

分子链运动能力增强。基于此，Hu 等人总结和讨论了半晶高分子材料在 Tα以上

具有很大的可拉伸性的原因及结构演化机理[95]，具体如下：当拉伸温度超过 Tα

时，晶体中折叠分子链沿 c 轴方向上伸展扩散运动能力大大增强，部分分子链可

能会被从晶体中拉伸出来，而这部分被拉伸出来的分子链会充当晶体继续剪切滑

移破坏的架桥，使其在拉伸作用下发生很大的塑性形变，从而材料具有很好的可

拉伸性。相反，当温度比较低时，晶体中折叠分子链的这种伸展扩散运动能力非

常弱，在应力作用下很难将分子链从晶体中拉出，使得晶体塑性形变程度较小，

材料可拉伸性较差。 

Schneider[96]研究了不同温度下半晶高分子材料结构演化过程，结果发现：

温度比较低时，在屈服点附近，由于片晶间架桥分子链附近有比较强的局部应力

集中，导致片晶在应力作用下会破碎成更小的晶块，随着拉伸的进行，此时应力

占主导作用，晶体会发生破碎产生更多无规排列的分子链，而这些分子链由于温

度比较低难以重结晶形成晶体，在拉伸后期还会伴随更多的晶体破碎成更小的晶

粒，造成结晶度的减小；温度比较高时，晶体结构单元热膨胀效应增强，分子链

180o 扭曲变形能力或者晶体内折叠分子链沿着分子链 c 轴方向的伸展扩散运动

能力增强，使得晶体内折叠分子链在外力作用下能被拉出晶体，在拉伸后期，这

些被拉伸出来的分子链相互平行排列，然后重结晶形成伸直链晶体。[97, 98] 

Smook J.等人[99]在对多孔 UHMWPE 纤维进行高温拉伸时发现，拉伸温度在

100-133 ℃时，聚乙烯活化能约为 50 KJ/mol，此时主要发生独立纤维单元的滑移

运动；拉伸温度在 133-143 ℃时，活化能增加至 150 KJ/mol，纤维单元发生部分

熔融并汇聚在一起，使得纤维孔隙率降低；拉伸温度高于 143 ℃时，活化能受之

前纤维初始形貌和拉伸比的影响，在 200-600 KJ/mol，该区域内大分子缠结点作

为半固定交联点，在应力作用下发生的是纤维单元内部分子链之间的滑移和取向。 

1.4 聚合物多孔膜应用进展 

聚合物多孔膜具有高孔隙率，大比表面积，孔径在几十纳米至几微米之间，

孔隙贯通等优点，被用于很多领域，例如海水淡化、污水处理、防水透湿膜等。

下面将对聚合物多孔膜的应用及制备方法的研究进展进行详细描述。 

 

1. 锂电池隔膜及电解质膜 

锂电池全称锂离子电池，由负极材料（一般为石墨）、正极材料（一般为锂

的氧化物）、电解液（碳酸二乙酯、碳酸二丙酯或碳酸乙烯酯等有机溶液）和电
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池隔膜四部分组成。[100-102] 作为锂电池中的内部关键组件之一，电池隔膜一般

为聚烯烃微多孔膜。聚烯烃微多孔膜吸取电解液后置于正极与负极之间以阻隔正

负极以防短路，同时内部的孔隙能够使得锂离子通过。在过度充放电及温度升高

时，隔膜以闭孔方式来阻止电流继续传导，避免电池爆炸。 

作为电池隔膜的聚烯烃微孔膜大部分是由聚乙烯（PE）[103, 104]、聚丙烯（PP）

以及其复合物制备而成，其主要制备方法包括干法单拉、干法双拉及湿法工艺。
[105, 106]干法单拉用于制备PE及PP微孔膜，制备出来的微多孔膜中微孔呈裂缝状，

且孔径大小可控性较差，由于是单向拉伸导致多孔膜沿拉伸方向和垂直于拉伸方

向的力学性能相差很大。干法双拉针对于 β—PP 多孔膜，在制备过程中需要加

入 β 成核剂，制备出来的隔膜孔径分布不均一，孔径大小可控性较差。而湿法工

艺制备出来的隔膜两方向上力学强度均较高，且孔径分布均一，正逐渐成为电池

隔膜的主流。 

 

图 1.6.锂电池内部结构（a）及电池隔膜实物图（b）。[102] 

聚合物多孔膜在锂电池中的应用，除了用作电池隔膜外，还可以用于聚合物

电解质膜。[104, 107]为改善和提高多孔聚合物电解质膜的性能，研究人员对多孔聚

合物电解质膜进行了无机颗粒改性（例如 SiO2、TiO2、Al2O3 或 LiAl2O3 等）和

共混或共聚改性。[108-112]研究表明：无机颗粒的加入或者共聚改性会降低聚合物

的结晶度，使得聚合物电解质膜吸液率和电导率均得到提升。 

2. 过滤膜 

用于水处理的过滤膜一般为聚合物多孔膜。根据膜内孔径大小或者截留物的

分子大小进行分类，通常可以分为微滤膜、超滤膜、纳滤膜及反渗透膜。微滤膜

可截留直径在 0.1-1.0 μm 的颗粒，超滤膜截留直径在 0.5 nm-0.1 μm，纳滤膜一般
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用于分离几百至上千相对分子质量的分子，而反渗透膜多用于分离亚纳米级别的

溶盐体系。多孔膜一般直接用于微滤或者超滤过程，也会用于纳滤或者反渗透膜

的基膜。 

目前用于水处理的多孔膜制备方法中用的最多的是相转化法和静电纺丝法。

比如 Zhang 等人[113]利用相转化法制备了聚醚砜多孔膜，结果发现水溶性聚合物

PVP 的加入可利于制备不对称的开孔结构，制备得到的聚醚砜多孔膜最大孔径在

0.07-1.87 μm，可用作微滤膜。Chaturvedi 等人[114]同样利用相转化法制备得到了

聚醚砜多孔膜用于超滤膜。Miraftab 等人[115]利用不同分子量的聚乙烯醇（PVA）

经静电纺丝法制备了纳米纤维多孔膜用于过滤膜，经甲醇及热处理后发现经甲醇

处理后的 PVA 多孔膜会发生溶胀，但经热处理后的 PVA 多孔膜即使在开水中也

未发生任何变化，展示出了良好的耐水性。Li 等人[116]等人利用静电纺丝制备了

PVA 纳米纤维多孔膜，并将其浸入 PH=3 的戊二醛—甲苯溶液中进行交联处理，

并将交联膜用于分离氧化石墨烯水溶液。 

用于水处理的反渗透膜多数是复合反渗透膜，即在类似聚醚砜多孔膜表面进

行界面聚合，引入很薄且致密的复合层。其中聚醚砜多孔膜为基膜，提供一定的

力学支撑，同时多孔结构可增加水通量。例如中国海洋大学的娄红瑞[117]采用界

面聚合的方法在聚砜多孔膜表面制备一层聚酯酰胺致密复合层，制得聚砜—聚酰

胺复合膜，并将其用作反渗透膜。 

3. 防水透湿膜 

防水透湿膜同时具有耐水渗透性和水蒸气（湿气）透过性，在很多工业生产

和日常生活方面具有应用，例如户外服装用品[118]、电子产品[119, 120]、医疗防护

用品[121, 122]、建筑材料[123, 124]等。防水透湿膜一般分为两种，一种是亲水性无孔

膜，一种是疏水性多孔膜。相比于亲水性无孔膜，疏水性多孔膜无需接触汗液和

皮肤就可以传递水蒸汽，同时由于具有孔隙结构，还能够起到透气的功能，不会

给人闷热感，也不会影响使用者的舒适性。 

最早出现的多孔性防水透湿膜是以聚四氟乙烯（PTFE）为原材料，经压延

和单向或者双向机械拉伸等加工工艺而形成的多孔膜。[125-127]PTFE 多孔膜内部

具有大量的“岛状”结构，而“岛状”结构之间通过细小的纤维链接，从而在“岛状”

与纤维之间形成了大量连通的微孔结构，数量大数十亿个/平方英寸，孔径在

0.2-0.3 μm 之间。 

2001 年，Gibson 等人[128, 129]采用静电纺丝法制备得到了纳米纤维多孔膜，

并进行了透湿性能的研究，发现采用静电纺丝法制得的聚丙烯腈（PAN）多孔膜

和聚苯并咪唑多孔膜的透湿阻力与商品化的 PTFE 多孔膜类似，从而开启了静电

纺丝法制备聚合物多孔膜用于防水透湿膜的新里程。 
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章等人[130]采用相分离法制备出了聚氨酯（PU）多孔膜用作防水透湿膜，通

过精准控制两种混合溶剂的相对含量来调控 PU 多孔膜结构，结果发现 PU 多孔

膜表层为相对致密的微孔皮层，而内层由于剩余溶剂的缓慢挥发形成了类似海绵

状的贯通的微孔结构。该多孔膜因其相对较小的表面孔径使其具有防水性，又因

为其相互连通的微孔结构能够使水蒸汽分子沿着孔隙移动传递到外界，而是该多

孔膜具有一定的透湿性。 

4. 膜蒸馏用膜 

膜蒸馏是一种结合了溶剂蒸发的膜分离技术，传递介质是一种不被分离溶液

润湿的分离膜，驱动力是膜两侧温差所产生的传递组分（通常是水蒸汽）的蒸汽

压差。[131, 132]在进行分离时，首先将分别具有高温和低温的两种水溶液分开在膜

的两侧，并且因为膜本身具有一定的疏水性，使得膜两侧的高、低温度溶液均不

能穿过中间的膜而进入另一边，但是温度高的一侧溶液的蒸汽压要高于温度低的

一侧，在蒸气压差的驱动之下，蒸汽可以透过分离膜从高温一侧进入低温一侧。

[133] 

膜蒸馏用膜一般为聚合物多孔膜，孔隙率通常要大于 50%，孔径在 0.1-1μm。
[134, 135]目前能够用于膜蒸馏的多孔膜主要有 PP、PVDF、聚苯乙烯（PS）和 PTFE

等。PP 多孔膜疏水性一般，但价格成本要比其他材料低，容易加工成型和实现

产业化。PTFE 疏水性优异，耐腐蚀性也强，但不溶于任何溶剂，也不能通过熔

化来加工，因此加工成型较困难，成本也高。PVDF 多孔膜疏水性好，抗老化和

热稳定性优良，机械强度高，目前研究的也较多。此外，聚苯硫醚多孔膜[136, 137]

也可用作膜蒸馏用膜。 

1.5 超高分子量聚乙烯多孔材料改性研究进展 

UHMWPE 多孔膜或多孔纤维，由于多孔结构使其比表面积增大，同时超高

分子量聚乙烯本身具有优异的力学性能、突出的耐腐蚀性、耐酸及耐碱等性能，

因此在用作吸附材料上具有潜在的利用价值。但超高分子量聚乙烯本身只有亚甲

基基团，没有其他的官能团，更没有可与其他离子结合的吸附基团，因此，要想

用作吸附材料，则需要对超高分子量聚乙烯进行改性。而超高分子量聚乙烯本身

呈现化学惰性，不能通过一般的化学改性方法来对其进行改性，目前应用最多的

是辐照接枝的技术。所谓辐照接枝是利用电子束或者 γ 射线在超高分子量聚乙烯

表面产生活性位点（即活性自由基），继而引发单体在活性位点上发生聚合反应。

近年来，利用辐照的方法对 UHMWPE 纤维基体进行接枝改性的相关报道有很多。

Kaji 等人[138]通过在 UHMWPE 纤维上预辐射接枝丙烯酸的方法来提高纤维的耐
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热性和染色性，实验表明为保持接枝后纤维的力学性能，辐照剂量最好不要超过

10 kGy。Enomoto 等人[139]在空气氛围下利用钴源辐照 UHMWPE 纤维并在空气

中存储不同时间，然后再进行接枝聚合反应，最终成功将苯乙烯（St）、丙烯酸

酯及丙烯酸单体接枝在 UHMWPE 纤维上。 

除了辐照接枝的方法以外，UHMWPE纤维还可以利用紫外光进行接枝改性，

例如 Li 等人[140]采用紫外光接枝技术，成功将甲基丙烯酸和丙烯酰胺单体接枝在

了 UHMWPE 纤维表面。此外，Masaru 等人[141]采用氩气等离子体和紫外接枝结

合的方法，成功将丙烯酰胺接枝在了 UHMWPE 纤维表面。只是相对于电子束或

者 γ 射线来说，紫外光能量较低，限制了其表面改性结果和工业生产效率。 

1.6 本论文的研究内容及意义 

UHMWPE微孔膜和多孔纤维的制备过程包括凝胶挤出、单向或者双向拉伸、

溶剂萃取、干燥等工艺，其中涉及多维加工外场作用下多尺度结构演化过程。深

入理解其拉伸过程中的微观结构演变机理，建立加工-结构-性能关系是微孔膜和

纤维结构、性能的精准调控的关键。目前，国内 UHMWPE 微孔膜大多属于中低

端产品，高端产品多依赖于进口，想要提升其品质，就必须要对温度、拉伸多维

外场下多尺度微观结构演化机理进行深入剖析。作为二维材料，微孔膜加工过程

需经历纵向和横向二维应力场和温度场的耦合作用。而 UHMWPE 微孔膜在二维

应力场及温度场共同作用下的微观结构演化过程研究很少但又迫在眉睫。此外，

UHMWPE 多孔材料除了作为湿法隔膜外，还可以被用于其他领域，例如水处理

和吸附重金属离子。拓展 UHMWPE 多孔膜的用途对于改善多孔材料体系具有十

分积极的作用。 

1.6.1 研究内容 

UHMWPE微孔膜双向拉伸过程对微孔膜最终的结构与性能起着至关重要的

作用，深入理解双向拉伸过程中聚乙烯晶体微观结构演变对于微孔膜结构及性能

的精准调控至关重要。本文利用宽角 X 射线衍射（WAXD）技术揭示了在接近

UHMWPE 凝胶膜在异步双向拉伸过程中晶体结构演化机理，同时采用 SEM 对

拉伸、萃取、干燥后的微孔膜的表观形貌进行表征。基于对双向拉伸结构演化机

理的理解，构建了二维应变空间内的晶体形貌相图。 

本文以 UHMWPE 微孔膜为材料体系，系统研究了其在双向拉伸、温度外场

下力学行为和微观形变机理。采用 SEM 表征了不同拉伸工艺下微孔膜的表观形

貌，并基于图像处理软件对纤维直径、孔径及表面孔隙率进行了统计，同时采用
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WAXD 研究了拉伸外场下 UHMWPE 多孔膜晶体结构演化。试图探索不同温度

及拉伸外场作用下 UHMWPE 微孔膜扩孔机制，为 UHMWPE 微孔膜晶体形态、

孔结构、孔隙率等结构和性能的调控奠定基础。 

本文基于对双向拉伸外场下 UHMWPE 微观结构演化机理理解的基础上，通

过双向拉伸方式得到了 UHMWPE 纳米纤维膜。采用 WAXD 和 SEM 技术分别对

纤维取向程度和薄膜表面形貌进行了表征，并将纳米纤维膜的机械强度和分离性

能与其他材料进行了对比。 

本文以具有大比表面积、高孔隙率的 UHMWPE 多孔纤维为基体，采用 γ 射

线辐照技术对纤维进行改性，得到了 UHMWPE-g-PAA 改性纤维。采用傅里叶变

换红外光谱仪（FTIR）、能谱仪（EDS）、SEM 及拉伸仪对改性纤维结构、性能、

形貌进行了表征。利用准一级、准二级和粒子内扩散模型，研究了辐照剂量和接

枝程度对改性纤维吸附动力学的影响。 

1.6.2 研究意义 

（1）系统研究了 UHMWPE 凝胶膜在纵横向二维拉伸比全参数空间内的微

观结构形态，构建了二维应变空间内的晶体形貌相图及性能云图。该工作为工业

中湿法隔膜拉伸比窗口的选择提供依据，为隔膜的定构加工奠定基础； 

（2）首次以 UHMWPE 微孔膜为基材并探索了 UHMWPE 微孔膜在温度、

双向拉伸外场作用下力学行为和微观结构演化机理，建立了微孔扩大与微观形变

之间的关系，为 UHMWPE 多孔膜晶体形态、孔结构及孔隙率等结构与性能的精

准调控提供理论依据； 

（3）以异步双向拉伸的方式制备了聚乙烯纳米纤维膜，打破了聚烯烃材料

无法制备纳米纤维材料的限制，并探索了其可用于过滤方面的可能性； 

（4）探索了高孔隙率、大比表面积的 UHMWPE 多孔纤维在吸附材料方面

的可行性及潜在优势。 
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第 2章 聚乙烯凝胶膜双向拉伸过程微观结构演化机理研究 

2.1 引言 

UHMWPE 微孔膜广泛应用于各个领域，例如锂电池中的电池隔膜[1-3]，药物

和水分离的分离膜[4-6]，个人热管理[7, 8]等等。由于其优异的机械性能，均一的孔

径分布和高产量，由双向拉伸[9]制备的薄膜越来越受到关注。在异步双向拉伸[10-16]

过程中，作为前驱膜的流延铸片首先被沿着纵拉方向（MD）拉伸，然后是沿着

垂直于 MD 的横拉方向（TD）进行拉伸，这也是工业生产过程中经常使用的拉

伸方式。在这过程中，由拉伸诱导的两方向上的结构演化直接决定了薄膜最终的

形态和性能，而最终膜的形态和性能受两方向拉伸比和温度的影响较大[17]。此

外，由于纵向拉伸生成的结构作为横向拉伸的起点，决定了横向拉伸的演化机制
[14, 16, 18]，所以纵向和横向拉伸两个步骤是相互耦合的。 

数十年来，半结晶聚合物在一维应力场下的结构演化[19-23]已经得到了广泛的

研究，这也是一个由外场（即应变和温度）驱动的非平衡过程。由于分子链可移

动性主要受温度的影响[24, 25]，因此在温度空间内存在例如无定型化[26]、晶体滑

移[27-29]和熔融重结晶[30-34]等不同的变形机理[31, 35]。而在薄膜生产过程中通常采

用熔点附近下的拉伸温度，此时链的流动性大大增强，在由各向同性向取向结构

转化的过程中，熔融重结晶机理可能会发生。与此同时，UHMWPE 微孔膜的制

备过程一直是在有脂肪族链烃[36, 37]或石蜡油[38]等增塑剂作为成孔剂的条件下进

行的。在增塑剂的存在下，链的流动性得到大大提高[34]，从而促进了熔融重结

晶的结构演化。 

作为横向拉伸的起始结构，在纵向拉伸过程中形成的结构对于横向拉伸时的

结构演化和可拉伸性有显著的影响[14-16, 18, 39]。在小的纵拉比下，除了初始晶体会

沿着 MD 有轻微的取向，整个横向拉伸过程的结构演化与普通单轴拉伸过程中

发生的由各向同性向取向结构转化一样。而在大的纵拉比下，此时沿 MD 取向

的微纤已经形成。再进行横向拉伸，此时拉伸应力垂直于分子链方向，在这个过

程中发生的结构演化研究很少。可以想象，微纤在垂直应力作用下会发生倾斜，

然后在薄膜平面内沿各个方向取向，形成交错的微纤网络结构[40, 41]。因此，在

二维应变空间内的形貌相图的构建对于寻找聚乙烯薄膜加工的最佳拉伸比窗口

显得至关重要，而这方面的研究尚未见报道。 

本文利用宽角 X 射线衍射（WAXD）技术揭示了在接近 UHMWPE 凝胶膜
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熔点处的 100℃下，UHMWPE 凝胶膜异步双向拉伸过程中晶体的结构演化。也

利用扫描电镜（SEM）对不同纵向和横向拉伸比下，经萃取掉石蜡油后的聚乙烯

膜的最终形貌进行了表征。同时构建了二维应变空间内的晶体形貌相图。这将有

利于确定工业上具有理想结构和形态的聚乙烯薄膜的最佳制备窗口。 

2.2 实验部分 

2.2.1 原料及 UHMWPE微孔膜的制备 

实验原料为重均分子量为 60 万的聚乙烯和作为增塑剂和成孔剂的石蜡油，

它的主要成分为链长约 19 个碳原子的脂肪族链烃。首先采用自制搅拌槽，在 100℃

下对含有 30 wt%聚乙烯和 70 wt%石蜡油的聚合物混合物进行预热处理，形成均

匀凝胶。然后，采用双螺杆挤出流延装置将共混凝胶挤出在冷却辊上以形成均匀

的聚乙烯凝胶铸片，其中模具温度为 220℃，冷却辊温度为 40℃。为了控制冷却

辊温温度波动在±1℃，实验中采用了一个水冷机组对冷却辊进行控温。最终得到

的凝胶铸片厚度在 600μm。 

之后，聚乙烯凝胶铸片被裁成尺寸为 130 mm×130 mm 的正方形以备双向拉

伸。在自制双向拉伸装置[42]上用气动夹具夹持后，沿 MD 和 TD 依次对凝胶膜进

行双向拉伸，拉伸温度为 100℃。两方向的恒定拉伸速率为 2 mm/s。在双向拉伸

过程中，凝胶膜是在受限的模式下进行拉伸的[43]。拉伸完成后，样品在 100℃拉

伸炉里保持 3 分钟以进行热定型，然后冷却至室温。实验变量为两个方向的拉伸

比，即从 1 到 8。结果得到了纵向和横向两种不同拉伸比组合的 64 个试样。最

后，石蜡油被正己烷萃取掉最终得到微孔膜，然后保存起来以备进一步表征。 

2.2.2 实验测试 

1. 宽角 X 射线衍射表征 

在室温下利用二维宽角 X 射线衍射（WAXD）装置（实验室内部微束铜靶 X

射线源）对聚乙烯油膜在不同纵向和横向拉伸比下的晶体结构进行测试，装置详

细描述见文献[44]。入射的 X 射线光束垂直于薄膜平面。由于不同拉伸比的薄膜

厚度不同，因此多层薄膜被叠在一起以达到相同的厚度进行宽角 X 射线衍射检

测。 

对二维宽角 X 射线衍射花样进行一维积分得到关于 2θ的强度分布曲线。薄

膜的结晶度是通过对一维积分强度分布进行分峰拟合，然后根据如下
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Turner-Jones 公式[45]计算获得的： 

                          �� =
∑��

∑���∑��
                    (2.1) 

公式中 Ac和 Aa分别代表宽角 X 射线衍射一维积分强度分布中晶体和无定型

相的拟合面积。 

垂直于晶面（hkl）的晶粒尺寸 Lhkl通过谢勒（Scherrer）公式[46]来计算： 

                   ���� = �� (���� ∗ ��� �)⁄               (2.2) 

公式中 K 为晶体形状因子，实验中取 0.9，λ 为 X 射线的波长，取 0.154，

FWHM 为 hkl 晶面衍射峰的半峰宽，2θ 为衍射峰的峰位。 

晶体的取向参数 f 通过如下公式计算[47]： 

                  � = (180° − �����) 180°⁄               (2.3) 

公式中这里的 FWHMa 为纵向或横向（110）衍射晶面的方位角积分强度拟

合半峰宽。 

2. 薄膜形貌表征 

萃取后 UHMWPE 微孔膜的表面形貌通过扫描电镜（SEM）（NEON 40 EsB 

CrossBeam，ZEISS，德国）来表征。UHMWPE 微孔膜测试前需喷金 10 秒。测

试电压为 3Kv。 

3. 孔隙率计算 

所有 UHMWPE 微孔膜的孔隙率利用如下公式来计算得到： 

                   �������� = �1 −
�

�×�×�
� × 100%           (2.4) 

其中 m, t 和 S分别为测试薄膜的质量、厚度和面积，ρ为聚合物原料的密度

（实验中聚乙烯的 ρ= 0.94 g/cm3）。 

2.3 实验结果 

不同纵横拉伸比下的聚乙烯薄膜二维宽角 X 射线衍射花样如图 2.1 所示，其

中水平和竖直坐标轴分别为横向和纵向拉伸比。如图中蓝色箭头所示，竖直方向

为纵向拉伸方向，水平方向为横向拉伸方向。实际上，异步双向拉伸是纵向拉伸

和横向拉伸的组合，横向拉伸是在纵向拉伸的基础上进行的。因此，纵向拉伸过

程中形成的结构对横向拉伸的结构演变和拉伸性能以及最终薄膜的结构都有很

大的影响。所以，本文首先讨论了纵向拉伸过程中的结构演化，之后在此基础上

阐述了横向拉伸时的结构演化。 

从图 2.1 可以看出，在纵向拉伸过程中，随着纵拉比的增大，（110）和（200）

晶面衍射峰逐渐集中在水平方向上，说明在 MD 上晶体逐渐有取向。此外，当
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纵拉比大于 3 时，会观察到集中的衍射弧上叠加有更强的衍射信号，表明了纤维

晶的形成[48]。而对于横向拉伸，二维宽角 X 射线衍射花样图像依赖于纵拉比。

当纵拉比小于 4 时，（110）和（200）晶面的晶体衍射环由在水平方向有强信号

的各向异性圆环逐渐变化成在竖直方向的光亮集中衍射信号。这表明在横向拉伸

之后有沿 TD 取向的纤维晶的生成。另外，当纵拉比从 1 增加到 4 时，强度最大

值由水平方向转化到竖直方向所需要的横拉比由 3 增大到 5。而当纵拉比较大时，

随着横拉比的增加，（110）和（200）晶面衍射环由在水平方向的明亮衍射点逐

渐变为双取向的衍射信号，即分别在水平和竖直方向上存在两对衍射峰极大值。

这表明在双向拉伸之后，形成了沿纵向和横向两个方向都取向的晶体。从二维宽

角 X 射线衍射花样的演化来看，可以推测出在横向拉伸过程中，依据纵拉比的

不同，存在不同的横向拉伸结构演变机理。 

 

图 2.1.不同纵向和横向拉伸比的双向拉伸聚乙烯薄膜的二维宽角 X 射线衍射花样。 
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2.3.1 纵向拉伸过程中的结构演化 

 

图 2.2.（a）不同纵拉比的二维宽角 X 射线衍射花样一维衍射强度积分曲线；（b）多个高斯

峰拟合示意图；（c）不同纵拉比的（110）衍射晶面的方位角积分强度分布；（d）纵拉比为

5 的方位角积分强度高斯峰拟合结果。 

为了定量分析，对二维宽角 X 射线衍射花样进行了一维衍射强度积分及（110）

衍射晶面的方位角积分，结果如图 2.2 所示。从图 2.2（a）中可以发现，当纵拉

比小于等于 3 时，晶面衍射峰的峰强几乎不变。而当纵拉比大于 3 时，随纵拉比

增大，衍射峰峰强逐渐减弱。为了计算结晶度，图 2.2（b）展示了无定型区和晶

体相的衍射峰的高斯拟合示意图。值得注意的是由于塑化剂只存在于无定型区，

所以只对无定型区的衍射峰峰强有贡献，不会对晶体相的衍射峰产生影响。而从

图 2.2（c）中可以看出，在纵拉之前（也就是纵拉比为 1），初始凝胶铸膜的方

位角积分强度中就在水平方向上有一个微弱且分布很宽的方位角积分强度存在，

这表明由于挤出流延过程中有轻微的拉伸作用导致了初始晶体有微弱的取向。在

随后的纵向拉伸过程中，水平方向的方位角积分衍射峰峰强逐渐增加，峰宽逐渐

变窄。此外，当纵拉比大于 3 时，（110）衍射晶面的方位角积分强度显然可以看

作是两个峰的叠加，表明沿着纵向拉伸方向存在取向程度不同的两种晶体。如图

2.2（d）所示，方位角积分强度可以拟合为两个高斯峰。由于两个拟合峰的相互

叠加和强度及宽度的同步变化，定量上来分析高取向晶体的含量（OC）很困难。
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因此，采用半定量的方式来计算高取向晶体的含量，即通过计算方位角在 165

与 195 之间（如图 2.2（d）中两条黑色虚线所示）的强度积分与方位角在 120

与 240 之间的强度积分比值来得到。 

 

图 2.3.纵拉过程中应力—拉伸比曲线及结晶度变化（a）及晶粒尺寸与取向度变化（b）。 

为了阐明纵向拉伸过程中的晶体演化过程，对不同纵拉比的薄膜的结晶度

（Xc）和（110）衍射晶面的晶粒尺寸（L110）进行了定量计算，结果如图 2.3（a）

和（b）所示。除此之外，图 2.3（a）也展示了纵向拉伸过程中的应力—拉伸比

力学曲线。同时图 2.3（b）也展示了纵向拉伸过程中高取向晶体含量随纵拉比的

变化趋势。从中可以看出，当纵拉比小于 3 时，应力随纵向拉伸比（λMD）几乎

呈线性增加，即线弹性区。当纵拉比大于 3 时，应力随拉伸比继续缓慢增加。从

图 2.3（a）中也可以发现当纵拉比小于 3 时，即力学曲线上的线弹性区，结晶度

Xc 不随纵拉比变化，几乎保持在 0.21 附近。随后，随着纵拉比增大到 5，结晶度

Xc 下降至 0.19，之后保持不变。由此可以看出，在整个纵向拉伸过程中结晶度的

变化非常小，暗示着在这过程中没有实质性的晶体破坏，首选变形机理为由片晶

向纤维晶的转化。至于晶粒尺寸，在纵拉比从 1 到 3 的线弹性区，（110）衍射晶

面的晶粒尺寸（L110）从 36 nm 微降至 33 nm。而随着纵拉比从 3 增加至 8，L110

从 33 nm 一直减小至 20 nm。从图 2.3（b）中也可以发现，在纵拉比小于等于 3

时，此时没有高取向晶体的存在。而当纵拉比大于 3 时，高取向晶体含量（OC）

随着纵拉比的增大而剧烈的增加，这证明了在纵拉比为 3 时，高取向晶体开始出

现，且在随后的纵向拉伸过程中其相对含量一直在增加。根据以上信息可以推断

出在纵向拉伸过程中晶体发生了由熔融重结晶导致的从片晶向纤维晶的转化。 

不同纵拉比下的典型的 UHMWPE 微孔膜的形貌如图 2.4 所示。从图 2.4（a）

可以看出，在拉伸之前，样品表面看不到微孔的存在。当薄膜被拉伸至纵拉比为

2 时，从图 2.4（b）可以看出，堆叠片晶之间发生了轻微的分离。而当纵拉比增

大至 3 时，堆叠片晶之间进一步分离，伴随着熔融导致的堆叠片晶数量的减少。
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同时可以发现，堆叠片晶之间有重结晶生成的少量纤维晶的存在，如图 2.4（c）

所示。这与宽角 X 射线衍射结果完全一致。接下来可以看到，对于纵拉比为 5

和 6 的样品表面，堆叠片晶的数量进一步减少而有更多的纤维晶的生成，如图

2.4（d）和（e）。这也恰好印证了高取向晶体含量（OC）的增加。当纵向拉伸至

最后，也就是纵拉比为 8 时，从图 2.4（f）可以看到，堆叠片晶已经完全不存在

了，只剩下有纤维晶组成的微纤结构。扫描电镜（SEM）结果提供了通过熔融重

结晶由堆叠片晶向微纤（纤维晶）转化的晶体形貌演变的直观视觉。这充分证实

了 WAXD 的结果。 

 

图 2.4.不同纵拉比的薄膜具有象征性的 SEM 图像：（a）-（f）分别代表了纵拉比为 1,2,3,5,6,8

的薄膜样品。图中标尺为 500 nm。 

2.3.2 横向拉伸过程中的结构演化 

为了描述横向拉伸过程中晶体的取向变化情况，绘制了不同纵拉比下横拉过

程中（110）衍射晶面的方位角积分强度极图，如图 2.5 所示。图中的方位角依

旧代表宽角 X 射线衍射二维图中的方位角，而黑色的圆环从内到外依次代表横

拉比从 1 到 8。图中刻度尺代表归一化后的（110）衍射晶面的方位角积分强度

峰强。右下角箭头表示的是薄膜拉伸方向，即纵向拉伸方向为竖直，所对应的晶

体信号在宽角 X 射线衍射二维图中的水平方向，反之，横向拉伸方向为水平，

对应的晶体信号在二维图中的竖直方向。对于不同纵拉比下的样品，在横向拉伸

过程中在竖直方向均会有一个窄峰逐渐出现，表明 TD 有高取向的晶体的生成。

而对于水平方向的（110）晶面方位角积分峰，在横向拉伸过程中，峰宽逐渐在

变宽，预示着沿 MD 取向的晶体取向程度在减小。考虑到纵向拉伸时产生的不
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同结构的影响，在横向拉伸过程中，纵向和横向两方向上的晶体取向情况随初始

纵拉比不同而有所差异。当纵拉比增大时，竖直方向出现方位角积分峰时所对应

的横拉比也增大，且峰强会减弱。这表明纵拉比越大，TD 上高度取向的晶体会

形成的越晚（即所需要的横拉比越大），且含量降低。此外，当纵拉比从 1 到 4

时，在横向拉伸过程中，水平方向的方位角积分峰逐渐减弱至消失。相反，在较

大的纵拉比下即从 5 到 8 时，水平方向的方位角积分峰一直存在，证明在整个横

向拉伸过程中，一直有沿 MD 取向的晶体存在。另外，在斜向方向上没有明显

的方位角积分峰强存在，由此排除了横向拉伸过程中晶体由 MD 向 TD 的旋转。
[49, 50] 

 

图 2.5.不同纵拉比下，横拉比由 1 到 8 时的（110）衍射晶面的方位角积分强度极图。 

为了量化晶体的取向参数，对（110）衍射晶面的方位角积分强度进行了高

斯峰拟合，得到了 FWHMa（方位角积分峰半峰宽），如图 2.6（a）所示。然后根

据公式（3）计算得到了取向参数 f。如之前所描述，在竖直方向方位角积分峰出

现之前，水平方向的方位角积分峰可以拟合成两个高斯峰，意味着在薄膜 MD

上存在两种不同取向程度的晶体。因此，定义了两组取向参数 fLO 和 fHO，如图

2.6（b）和（c）所示。而对于竖直方向的信号，方位角积分强度从开始出现就
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只能拟合成一个高斯峰，如图 2.6（a）所示。所对应的 TD 的晶体取向参数定义

为 fTD，演化规律见图 2.6（d）。fLO在小纵拉比（即从 1 到 4）时，随着横拉比的

增加，它一直在增大。而对于大纵拉比从 7 到 8 的情况下，fLO一直在减小。可

是，对于中等纵拉比从 5 到 6 的情况下，fLO 的变化并不单调，而是先增加（横

拉比小于 5 时）然后减小。从图 2.6（c）可以看出，当纵拉比（λMD）大于 3 时，

fHO 才出现，然后随着横拉比（λTD）的增加一直在减小，甚至在大的横拉比下，

计算不到 fHO。并且，随着纵拉比的增加，fHO消失在更大的横拉比下（即更大的

横拉比时 fHO 才消失）。与 fHO 变化趋势相反，随着纵拉比的增加，fTD 出现对应

的横拉比也增大。此外，fTD 随着横拉比的增加而增大，这归因于横向拉伸诱导

TD 的晶体取向。 

 

图 2.6.（a）方位角积分强度多个高斯峰拟合示意图；低取向的晶体取向参数演化规律（b）

和 MD 上高取向晶体取向参数演化规律（c）及 TD 上晶体的取向参数演化规律（d）。 

为了揭示双向拉伸过程中的结构演化机理，对 MD 和 TD 两方向的结晶度和

晶粒尺寸进行了定量计算。图 2.7（a）和（a’）分别展示的是对宽角 X 射线衍射

二维图进行一维衍射强度积分时所对应的水平方向和竖直方向上的 mask 区域示

意图。水平和竖直方向信号分别来源于平行于 MD 和 TD 的分子链。最终得到的

整体结晶度（Xc）和纵向（XcM）及 TD 结晶度（XcT）如图 2.7（b）-（d）所示。
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除此以外，为了比较两个拉伸方向之间相对晶体含量，我们定义了 Rc 为纵向与

TD 结晶度的比值。相对应的二维应变空间内 Rc 的演化趋势见图 2.7（e）。结果

可以发现，在纵拉比小于等于 3 时，整体结晶度（Xc）随横拉比的增大而减小，

而当纵拉比大于 3 时，整体结晶度（Xc）先减小之后基本保持不变。对于纵向结

晶度（XcM），任何纵拉比下它均随着横拉比的增大而降低。值得一提的是在小纵

拉比从 1 到 3 情况下，横拉至最后（横拉比为 8）时，XcM 会下降至小于 0.09，

表明此时已经几乎没有晶体沿着 MD 排列。而在较大纵拉比下（从 4 到 8），XcM

在整个横向拉伸过程中均保持在 0.18 以上。 

 

图 2.7.宽角 X 射线衍射二维图在水平（a）和竖直方向（a’）上进行一维积分时 mask 示意图；

二维应变空间内的整体结晶度（b）及 MD（c）和 TD（d）结晶度演化趋势；（e）MD 结晶

度与 TD 结晶度比值。 

至于 XcT，它随横拉比增大一直呈现增加趋势。特别是在小的纵拉比（从 1
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到 3）下，XcT由 0.14 增大到 0.26，而在较大纵拉比下（从 4 到 8），XcT从约 0.02

增大至 0.14。从图 2.7（e）可以看出，当纵向和横向拉伸比相同时，样品的 Rc

值在 1.00 与 1.91 之间几乎不变，表明纵横向拉伸比相同时，纵向和横向晶体含

量相当。而在其他情况下，例如当纵拉比为 8，横拉比为 1 时，Rc 值约为 10，而

当纵拉比为 1，横拉比为 8 时，Rc 值约为 0.20，表明 MD 和 TD 上的晶体含量与

相应方向上的拉伸比呈现正相关的关系，即一个方向的拉伸比增大，则该方向晶

体含量增多，相应的垂直方向的晶体含量则减少。 

 

图 2.8.二维应变空间内的纵向（L110, MD）（a）和 TD（L110, TD）（b）（110）衍射晶面晶粒尺寸

的演化。 

图 2.8（a）和（b）分别展示的是二维应变空间内，在 MD 和 TD 取向晶体

（110）衍射晶面晶粒尺寸的演化趋势，并分别命名为 L110, MD和 L110, TD。当纵拉

比小于 3 时，如图 2.8（a）所示，随横拉比增大，L110, MD稍微减小了 3 nm，这

可以忽略不计。而当纵拉比大于 3 时，在横拉比为 4 之前，L110, MD 呈现出微弱的

下降，在此之后，L110, MD几乎保持不变，为 21 nm。由此可以得出结论为在 MD

取向的晶体晶粒尺寸在横向拉伸过程中几乎不受横拉比的影响。相反，在整个纵

拉比范围内，随着横拉比的增大，L110, TD从约 33 nm 大幅下降至 18 nm。晶粒尺

寸的减小可能是由于初始晶体的熔融重结晶形成纤维晶造成的，亦或是纤维晶或

微纤之间的滑移导致的。 

图 2.9 展示了在纵拉比分别为 2,5,8 三个拉伸比下，不同横拉比时微孔膜的

表观形貌。这三个纵拉比也分别代表了小，中，大三个纵拉比区域。从图 2.9（a）

中可以看出，在小的纵拉比下，在横向拉伸过程中，初始堆叠片晶先是分离开来。

然后增加横向拉伸比，则沿 MD 排列的堆叠片晶由于熔融侧向尺寸减小，数量

也在减少，印证了 WAXD 结果中纵向结晶度的降低。同时会发现，在堆叠片晶

之间沿 TD 有重结晶生成的纤维晶，且相对含量随横拉比增大而增加。当横拉比
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为 8 时，只有沿 TD 取向排列的纤维晶的存在，很少发现有堆叠片晶。这正好与

宽角 X 射线衍射二维图中明亮的集中衍射信号相一致。而在中等的纵拉比为 5

的情况下，在开始横向拉伸之前，样品形貌中主要包含有沿 MD 取向的纤维晶

及少量的堆叠片晶。在随后的横向拉伸过程中，堆叠片晶继续熔融消失，同时伴

随纤维晶向 TD 的倾斜。横拉后期，沿 TD 排列的纤维晶也生成了，与 MD 的纤

维晶一起形成了交织的纤维网络结构。当纵拉比增加至最大，也就是纵拉比为 8

时，在横向拉伸之前，样品表观形貌中只有由沿 MD 排列的纤维晶组成的微纤

结构。而后在横向拉伸过程中，微纤被撕裂成更细的微纤或者纤维晶，彼此分离

（见图 2.9（c）中的 M8T2）。然后继续横向拉伸，纤维晶被拉伸倾斜。拉伸至

横拉比为 8 时，也形成了类似的交织的纤维网络结构。这充分说明了横向拉伸过

程中的结构演变受之前纵向拉伸形成的结构的影响。三个纵拉比下的独特的形貌

演变恰好证明了在横向拉伸过程中存在三种不同的形变机理。 

 

图 2.9.纵拉比为 2（a）,5（b）,8（c）时的样品扫描电镜图像。所有样品所对应的纵向和横

向拉伸比均被命名，并标注在相应图像右上角。左下角蓝色箭头标明纵向和横向拉伸方向。 

2.4 讨论 

本章研究了聚乙烯凝胶铸膜在熔点附近，在异步双向拉伸过程当中的结构演

化过程，旨在揭示在二维应变空间内的形变机理。从实验结果中可以发现，在整

个纵向拉伸过程中，由熔融重结晶导致的任意取向堆叠片晶向纤维晶的转化控制

整个拉伸过程。而在横向拉伸过程中，存在三种特征迥异的演变过程，对应于三

个不同的纵拉比区域，即在纵拉比小于等于 3 时，由熔融重结晶导致的无规取向
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的晶体向纤维晶转化；当纵拉比从 4 至 6 时，纵拉过程中形成的纤维晶向 TD 倾

斜；当纵拉比从 7 至 8 时，微纤先是撕裂成更小的微纤或者纤维晶，然后向 TD

倾斜。最后，构建了二维应变空间内的形貌相图，从而为微孔膜的制备提供指导

作用。 

2.4.1 纵向拉伸过程中的形变机理 

如图 2.3（b）所示，在纵向拉伸过程中，拉伸比达到 3 之前，应力一直在线

性增加。在这个纵拉比范围内，整体结晶度 Xc 几乎保持不变，而应力用来产生

堆叠片晶之间无定型区分子链的变形[22]，导致了堆叠片晶的分离（见图 2.4（a）

-（c））。当纵拉比大于 3 时，力学曲线呈现塑性形变行为[51-57]。同时，从图 2.3

（a）中可以看到整体结晶度 Xc 下降，（110）衍射晶面的晶粒尺寸 L110 减小。在

这个拉伸比范围内，在接近熔点温度下，在石蜡油的存在下，晶体中的分子链移

动性被激活。因此，分子链能轻易地从晶体中拉伸出来，致使分子链平行于拉伸

方向[53]的堆叠片晶发生熔融[58]。而对于分子链垂直于拉伸方向的堆叠片晶可能

会发生片晶骨架结构的破裂[57, 59]，形成沿链方向的孔隙而被液体石蜡填充。总

之，堆叠片晶在消失（见图 2.4（c）-（f））。继续进行纵向拉伸，纤维晶由于重

结晶作用而生成，且相对含量随着纵拉比增大而增加（图 2.4（e）-（f）），这恰

好与图 2.3（b）中高取向晶体含量 OC 的增加相匹配。这或许也是整体结晶度

Xc 不再下降而是基本不变的原因。在纵拉比大于 5 的情况下，由纤维晶组成的微

纤变成了主要的应力受力单元，因此发生了纤维晶之间的滑移或活动[54, 60]，这

一点可以通过（110）衍射晶面 L110 的晶粒尺寸不断减小而整体结晶度 Xc 基本不

变来证明。 

2.4.2 横向拉伸过程中的形变机理 

受纵拉比的影响，横向拉伸过程中的结构演变表现出了不同的特征，根据纵

拉比不同可以分为三个区域。相应的形变机理将描述如下。 

首先，在小的纵拉比下，即纵拉比从 1 到 3 时，在横向拉伸之前，聚乙烯凝

胶膜中的初始堆叠片晶由于流延过程中纵向拉伸作用，沿 MD 有轻微的分离，

且此时没有纤维晶的存在，如图 2.4（b）或图 2.9（a）中 M2T1 所示。在横向拉

伸初始阶段，也就是横拉比从 1 到 2，发生了堆叠片晶沿 TD 的分离，就像之前

纵向拉伸过程一样，此过程如图 2.9（a）中从 M2T1 到 M2T2。继续进行横向拉

伸会发生初始晶体的逐渐熔融，表现为堆叠片晶的慢慢消失（见图 2.9（a）中

M2T2 到 M2T8）和纵向结晶度 XcM 大幅下降至 0.09（见图 2.7（c））。此外，低
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取向晶体的取向参数 fLO的增加（见图 2.6（b））和取向程度的增大可能是源于剩

余堆叠片晶的重排[61]。与此同时，由重结晶导致的沿 TD 取向的纤维晶不断生成，

含量不断增加，这与图 2.7（d）中横向结晶度 XcT从 0.14 增加至 0.25 及图 2.6（d）

中 fTD不断增大相一致。总之，在横向拉伸过程中，与纵向拉伸过程相类似，堆

叠片晶由于熔融重结晶作用逐渐转变成沿 TD 的纤维晶。 

其次，对于纵拉比从 4 到 6 的中等拉伸比情况下，在横向拉伸之前，样品中

堆叠片晶与沿 MD 取向排列的纤维晶共存（见图 2.4（d）和（e））。以纵拉比为

5 的样品为例，在横向拉伸过程中，纵向拉伸过后剩余的原始晶体继续由于被拉

伸而熔融，导致了在横拉比为 5 时堆叠片晶的消失（见图 2.9（b）中的 M5T5）。

这也可以从图 2.7（c）中 XcM 的下降来验证。同时，在横向拉伸时，在拉伸应力

垂直于分子链的情况下，沿 MD 取向排列的纤维晶被拉伸而向 TD 倾斜，导致了

高取向晶体取向参数 fHO的下降以及最终消失在 λTD= 5（见图 2.6（c））。与此同

时，当横拉比为 5（λTD= 5）时，fHO开始出现（见图 2.6（d）），横向结晶度 XcT

不断增加（图 2.7（d）），这证明在横拉比为 5 时，沿 TD 的纤维晶由于重结晶机

理而形成（见图 2.9（b）中 M5T5），此后相对含量不断增多。 

最后，对于纵拉比为 7 和 8 的大纵拉比下的样品，在横向拉伸之前，样品中

只存在沿 MD 取向的纤维晶构成的微纤结构，具体见图 2.4（f）或者图 2.9（c）

中的 M8T1。之后随横向拉伸比由 1 增大到 2 时，在垂直于微纤的横向拉伸应力

的作用下，微纤被拉伸撕裂成更细的微纤或者纤维晶（见图 2.9（c）中 M8T2）。

然后随着横拉比继续由 2 增大到 8 时，在垂直拉伸的作用下，微纤或者纤维晶被

拉伸倾斜向 TD，取向度降低，这由 MD 的晶体取向参数 fLO和 fHO的减小来证明

（图 2.6（b）和（c））。当横拉比为 7 时，从 fHO的出现及 XcT的增加可以看出，

在横向方向上有少量纤维晶通过重结晶机理而生成。最终在横拉最后阶段，形成

了由微纤或者纤维晶构成的交织网络结构，如图 2.9（c）中 M8T8 所示。 

2.4.3晶体形貌与孔隙率的关系 

根据之前对晶体结构演化的理解，构建了二维应变空间内的晶体形貌相图，

具体如图 2.10 所示。黑色线代表 MD 上纤维晶形成所需要的起始应变，小于该

应变，则 MD 上没有纤维晶的存在。这条线是根据纵向拉伸过程中 λMD=3 是 MD

上纤维晶形成的临界点而绘制的。红色线代表聚乙烯凝胶铸片中初始堆叠片晶在

异步双向拉伸过程中的消失点，这是根据上述描述中初始堆叠片晶消失时对应的

三个不同纵横向拉伸比而绘制的。而蓝色线代表在横向拉伸过程中横向方向上纤

维晶出现的临界点。这条线与图 2.6（d）中 fTD出现的临界点相一致。几条曲线
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将二维拉伸比空间划分成了不同区域，分别代表了片晶、纤维晶在二维空间中的

不同形态结构。 

同时，通过对不同拉伸比下微孔膜孔隙率进行测定，绘制了二维拉伸比空间

孔隙率性能云图，即孔隙率与纵向（λMD）及横向拉伸比（λTD）的关系图，如图

2.11 所示。从图中可以看出，孔隙率随着拉伸比的增大整体呈上升趋势，较大孔

隙率集中在右上角蓝色线与黑色线之间的区域。从图 2.10 中可以看出，该区域

对应的晶体形貌为纵向及横向方向纤维晶均存在的情况。由此可以看出，纵向及

横向纤维晶的生成有利于孔隙率的提高，从而建立了聚乙烯薄膜加工、结构与性

能之间的关系。 

 

图 2.10.二维应变空间内形貌相图。（黑、红、蓝色线分别代表纵向方向纤维晶出现、堆叠片

晶消失及横向方向纤维晶出现的临界点） 

 

图 2.11.孔隙率与孔隙率与纵向（λMD）及横向拉伸比（λTD）的关系。 
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本章中形貌相图及孔隙率图的建立可以为工业上制备具有理想结构和形貌

的 UHMWPE 微孔膜的最佳加工窗口提供指导，同时为微孔膜的定构加工奠定基

础。 

2.5 结论 

本章通过 WAXD 和 SEM 研究了在熔点附近温度下，聚乙烯凝胶铸膜在二维

应变空间内异步双向拉伸过程中的微观结构演化机理。结果表明，在纵向拉伸过

程中，通过熔融重结晶，原始的堆叠片晶逐渐转变成了纤维晶。而在横向拉伸过

程中，根据纵拉比不同，存在三种形变机理，即：（1）纵拉比小于等于 3 时，沿

MD 微弱取向的堆叠片晶被拉伸经熔融重结晶生成了横向方向上的纤维晶；（2）

在中等纵拉比为 4 到 6 的情况下，初始的堆叠片晶继续被拉伸而熔融，同时沿

MD 取向的纤维晶被拉伸倾斜，伴随着 TD 上取向纤维晶的形成；（3）在大拉伸

比为 7 到 8 时，微纤被撕裂成更细的微纤或者纤维晶，而后被拉伸倾斜，横拉后

期有少量 TD 纤维晶的生成。最后绘制了二维应变空间内的晶体形貌相图及孔隙

率性能云图，为工业中制备具有理想结构和形貌的 UHMWPE 微孔膜的最佳加工

窗口提供指导。 
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第 3章 温度诱导 UHMWPE微孔膜形变机理及扩孔机制  

研究 

3.1 简介 

具有高孔隙率的聚合物多孔膜在很多领域均被急切需要，例如膜蒸馏[1-4]、

吸附材料[5-9]、高充放电特性的储能电池[10-12]、生物工程材料[13]等等。在有限的

高孔隙率多孔材料制备方法中，相转变（相分离）[14, 15]和静电纺丝方法[16]是经

常被使用的两种方法。对于相转变方法来说，更高的孔隙率意味着更严苛的实验

条件和更高的溶剂含量，这意味着薄膜内聚合物含量会偏低，力学强度会变差。
[17-20]而通过静电纺丝方法制备的薄膜通常孔隙率可以达到 80-90%。[21-23]尽管孔

隙率很高，但是静电纺丝制备的薄膜内部仅仅是通过纺出的纤维简单堆叠而成，

纤维间没有什么强相互作用力，导致静电纺丝薄膜的力学强度差[24]，尽管薄膜

的厚度有时候高达几百微米。[25]总之，高的孔隙率和高的力学强度在以上两种

制备方法中无法同时兼顾。因此需要探索其他方法，使其制备出来的聚合物多孔

膜既有较高的孔隙率，同时又能具有较高的力学强度。[26] 

对于聚合物多孔膜来说，微孔是分布在由堆叠片晶和纤维晶构成的晶体框架

或者无定形区分子链之间。因此，微孔的演化是与晶体及无定形分子链的形变相

关联在一起的。[27, 28]例如，在聚烯烃微孔膜热拉伸过程中，之前的堆叠片晶会

通过熔融重结晶[29, 30]转变成纤维晶，而之前在堆叠片晶界面间预先形成的“微孔

核”（即片晶簇之间的缺陷）会被放大，逐渐演化成纤维晶间长条形状的微孔。

另外，β–PP 薄膜中的微孔是由片晶间界面缺陷或者之前存在的空腔（cavities）

在拉伸过程中被放大而形成的。[31, 32]也有研究表明是由于 β 晶向 α 晶转化过程

中密度增大体积收缩从而产生的孔隙被放大而形成的。[33-35]只是，之前这种拉伸

诱导孔隙生成的方法制备得到的聚烯烃微孔膜的孔隙率偏低，达不到高孔隙率聚

合物薄膜的要求。因此，如何进一步扩大孔径和提高现有聚烯烃微孔膜的孔隙率，

探索现有微孔膜拉伸诱导的扩孔机制值得研究。 

在拉伸过程中，尤其是对于半晶聚合物薄膜来说，温度在晶体形变机理中起

着很重要的作用，因为由于晶体结构单元的热膨胀作用[36]晶体中分子链的运动

能力会随着温度的升高而增强，这会导致分子链滑移或晶体剪切破碎及片晶向纤

维晶转化[37]更容易。研究表明，在低温下，晶体会发生两种 α 松弛过程[38]，一

种是 αI松弛过程中片晶内晶胞间界面滑移，另一种是 αII松弛过程[39]中晶体内分
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子链段的类似扩散运动。此外，还会发生晶体的马氏体相变。[40-43]随着温度的升

高，滑移界面的分子链运动能力增强[44]，片晶间无定型区缠结分子链的限制作

用被减弱，使得应力作用下晶体间发生滑移[45, 46]或剪切[47, 48]及分子链滑移。[49]

另外，进一步升高温度，尤其在应力作用下，会发生晶体的熔融重结晶[50-52]，使

得结晶度增加，晶体更完善。因此，半晶聚合物薄膜在温度、拉伸外场作用下结

构演化机理受到广泛讨论，但大部分都是基于一维应力场情况下，而半晶聚合物

薄膜，尤其是聚烯烃薄膜在二维应力和温度外场耦合作用下，对其结构演化机理

研究较少。 

在本章研究内容中，通过对 UHMWPE 微孔膜在预定温度下进行双向拉伸的

方式，探索了温度与二维应力外场作用下 UHMWPE 微孔膜力学行为、结构演化

机理及扩孔机制。拉伸温度最低为 60 ℃，低于此温度无法实现 UHMWPE 微孔

膜的双向拉伸。实验设定最高拉伸温度为 130 ℃，高于此温度，UHMWPE 微孔

膜在拉伸过程中会因熔融闭孔而变透明。采用 SEM 表征了 UHMWPE 多孔膜的

表面形貌，并对 SEM 图像进行处理统计得到了 UHMWPE 多孔膜的纤维直径、

孔径及表面孔隙率，同时表征了多孔膜的孔隙率及代表孔径间连通性的透气性能。 

3.2 实验过程 

3.2.1 聚乙烯薄膜原材料及制备工艺 

实验过程中用到的初始 UHMWPE 微孔膜（以下简称 UHMWPE 微孔膜）由

安徽合肥星源新能源材料有限公司友情提供。初始 UHMWPE 微孔膜的孔隙率为

40%，厚度在 12 μm。为了进一步提高 UHMWPE 微孔膜的孔隙率，探索合适的

扩孔温度，本实验以 UHMWPE 微孔膜为基膜，对其进行拉伸实验。对 UHMWPE

微孔膜进行拉伸之前，首先将UHMWPE微孔膜裁成 130 mm ×130 mm的正方形。

之后，在自制双向拉伸装置上用气动夹具夹持住样品，将双向拉伸装置内腔体温

度升高至设定温度，保温 5 min，然后进行拉伸实验。实验时沿 MD 和 TD 依次

以恒定拉伸速率为 2 mm/s 对 UHMWPE 微孔膜进行双向拉伸。在拉伸过程中同

时记录拉伸时样品的力学曲线。实验过程中拉伸比设定为纵向拉伸比为 1.4，横

向拉伸比为 1.8。拉伸后样品继续在腔体内退火 5 分钟，然后冷却至室温取出。

实验自变量为拉伸温度，从 60℃到 130℃。高于 130℃，UHMWPE 微孔膜会在

拉伸过程中发生熔融。而当拉伸温度低于 60℃时，UHMWPE 微孔膜在拉伸过程

中会发生破裂而导致无法拉伸成功。最后，将不同温度下拉伸得到的 UHMWPE

多孔膜进行标记如表 3.1 所示并进行进一步表征。 
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表 3.1.样品标记清单 

样品标记 拉伸温度（℃） 纵向拉伸比 横向拉伸比 

original* — — — 

Y60 60 

1.4 1.8 

Y80 80 

Y100 100 

Y120 120 

Y130 130 

注：*original 为初始 UHMWPE 微孔膜基膜。 

3.2.2 实验测试 

1.薄膜形貌表征 

利用扫描电镜（SEM）（NEON 40 EsB Cross Beam, ZEISS, Germany）对拉伸

前后 UHMWPE 多孔膜的表观形貌进行表征。由于聚乙烯不导电，测试时需在

UHMWPE 微孔膜表面进行喷金处理，薄膜表面喷金厚度控制在 1 nm 左右，测

试过程中扫描电镜加速电压为 3 kV。多孔膜微观结构中纤维直径、长度、孔径

及表面孔隙率是由 SEM 图片中利用 Image-Pro-Plus 6.0 软件统计得到的。 

2. WAXD 测试 

利用二维宽角X射线衍射（WAXD）装置对不同温度下拉伸得到的UHMWPE

多孔膜的微观晶体结构进行了表征。WAXD 是在上海同步辐射光源（SSRF）

BL16B1 线站测试的。X 射线光波长为 0.124 nm，每个样品曝光时间为 10 秒。

样品到探测器的距离经标定后为 158 mm。利用来自欧洲同步辐射机构的 Fit2D

软件完成散射花样的定量化分析。测试过程中样品台及空气的散射花样也同样被

采集以用于扣除背底。 

对二维宽角 X 射线衍射花样进行一维积分得到关于 2θ 的强度分布曲线。然

后对一维衍射强度积分曲线进行高斯峰拟合，利用公式 [3.1][53]计算得到

UHMWPE 多孔膜的结晶度 Xc，其中 Ihkl是（hkl）衍射晶面的积分峰面积，Iamor

是无定型区的积分峰面积。 

    	�� =
∑����

∑ ����������
× 100%                  (3.1) 

垂直于（hkl）衍射晶面的晶粒尺寸 Lhkl是通过 Scherrer 公式[3.2][54]来计算得

到的： 

               ���� = 57.3��/(���� × ��� �)               (3.2) 
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其中K是晶体形状参数，此实验中取 0.89。λ(=0.124)是X射线的波长，FWHM

是衍射峰的半峰宽，2θ 是一维散射强度积分曲线中衍射峰的位置。 

3.孔隙率测试 

拉伸前UHMWPE微孔膜及拉伸后所有UHMWPE多孔膜的孔隙率通过如下

公式[3.3]计算得到： 

                 �������� = �1 −
�

�×�×�
� × 100%                (3.3) 

其中，m 和 S 分别为测试样品的质量和膜面积，�是聚合物本体密度（此实

验中聚乙烯密度为 0.94g/cm3），t 是测试薄膜样品的厚度，由台阶仪（Probe 

Stepping Instrument（model Bruker-DektakXT））测定得到。 

4.透气性测试 

UHMWPE 多孔膜的透气性由 Gurley 透气度仪（model No.4110N, USA）依

据 ASTM D726 标准测定，并以 Gurley 值来表示。Gurley 值定义为 100 毫升的空

气在 1.12kPa 压力下透过特定面积（1 平方英寸）薄膜所需要的时间。Gurley 值

越小，透气性越好。 

3.3 实验结果 

 

图 3.1.UHMWPE 多孔膜 SEM 图片: (a)初始 UHMWPE 微孔膜, (b) Y60, (c) Y80, (d) Y100, (e) 

Y120, (f) Y130。（图中标尺为 1 μm） 

初始 UHMWPE 微孔膜（即未拉伸的微孔膜）和不同温度下拉伸相同拉伸比

得到的 UHMWPE 多孔膜的表面形貌如图 3.1 所示。图中每幅小图右下方的双箭

头标志代表的是拉伸方向，其中竖直箭头方向为 MD，水平箭头方向为 TD。图
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3.1（a）是初始 UHMWPE 微孔膜的表观形貌，而（b）-（f）分别是拉伸温度为

60 ℃、80 ℃、100 ℃、120 ℃及 130 ℃得到的 UHMWPE 多孔膜的表观形貌。从

SEM 图中可以看出，初始 UHMWPE 微孔膜主要是由粗的微纤及分布在微纤间

的孔隙组成。而通过对比图（a）和图（b）发现 60 ℃下拉伸得到的 UHMWPE

多孔膜，它的表观形貌和基膜并无明显差异。当拉伸温度升高到 80 至 100 ℃时，

拉伸得到的 UHMWPE 多孔膜形貌是大量直径更细的微纤和细纤维从原来的粗

微纤中被撕裂出来，同时伴随着新的孔隙的产生，如图（c）和图（d）所示。当

拉伸温度继续升高至 120 ℃时，此时拉伸得到的 UHMWPE 多孔膜形貌（图（e））

出现更多的细微纤和细纤维并伴随孔隙的产生，同时和图（c）、（d）相比，细微

纤或纤维直径更粗、微纤表面更光滑，暗示着此温度下熔融重结晶会发生。而当

拉伸温度继续升高至 130 ℃时，由图（f）可以看出，更粗的微纤和熔融点出现，

预示着 UHMWPE 多孔膜开始熔融。此外，由图中黄色箭头标注的纤维可以看出，

部分纤维存在两头粗中间细的现象，说明在所有拉伸温度下，在拉伸过程中纤维

均存在被拉伸变细的现象，但 60 ℃下拉伸变细现象并不明显。 

 

图 3.2.（a）不同拉伸温度下微纤或纤维直径统计分布图；（b）整体微纤和纤维平均直径与

拉伸温度关系；（c）粗微纤或细纤维平均直径与拉伸温度关系，（d）粗微纤或细纤维含量与

拉伸温度关系。 
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图 3.3.不同拉伸温度下微纤或纤维长度统计分布图：（a）整体微纤或纤维长度，（b）细纤维

长度，（c）粗微纤长度；统计平均值与拉伸温度之间的关系：（d）整体微纤或纤维长度，（e）

粗微纤或细纤维长度。 

 

图 3.4.（a）不同拉伸温度下 UHMWPE 多孔膜孔径统计分布图及（b）平均孔径随拉伸温度

变化趋势。 
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为了对 UHMWPE 多孔膜形貌中微纤和孔隙直径进行定量化描述与分析，利

用 Image-Pro-Plus 6.0 软件对 SEM 表面形貌中微纤或细纤维及孔隙的直径大小进

行了统计，并得到了直方图曲线及统计平均值与拉伸温度的关系曲线，结果如图

3.2-3.4 所示。其中从图 3.2（a）可以看出直径统计分布图中在 50 nm 前后分布趋

势明显不同，因此以 50 nm 为分界线，将微纤分为两种，一种是直径大于 50 nm

的粗微纤，另一种是直径小于 50 nm 的细纤维。此外，整体微纤直径的统计平均

值与拉伸温度的关系曲线如图 3.2（b）所示，其中图中虚线表示的是初始

UHMWPE 微孔膜的平均直径，而经过拉伸之后的 UHMWPE 多孔膜微纤直径在

拉伸温度为 100 ℃时有稍微减小，之后随着拉伸温度的升高，微纤直径又有所增

大。此外，如图 3.2（c）所示，粗微纤的直径随着拉伸温度的升高而有所减小，

而细纤维的直径在拉伸温度 100 ℃之前基本不变，在拉伸温度 100 ℃之后，细纤

维直径有所增大。另外，粗微纤或细纤维的含量随拉伸温度的变化趋势如图 3.2

（d）所示，从图中可以看出随着拉伸温度升高至 100 ℃，细纤维的含量不断增

加，而随拉伸温度继续升高至 130 ℃，细纤维含量又有所降低。而粗微纤的含量

随拉伸温度的变化与细纤维呈相反趋势。这些直径统计分布图及统计平均值实现

了对 SEM 图中微纤及细纤维直径变化的定量化描述。 

微纤或纤维的长度统计分布图及平均长度如图 3.3 所示。图 3.3（a）-（c）

分别是不同拉伸温度下 UHMWPE 多孔膜整体微纤、细纤维及粗微纤的长度统计

分布图。而图 3.3（d）为整体微纤长度统计平均值与拉伸温度的关系，图 3.3（e）

为细纤维与粗微纤长度统计平均值与拉伸温度的关系。图中虚线为初始

UHMWPE 微孔膜的相应的整体微纤、粗微纤或细纤维的平均长度值。从图中可

以看出拉伸温度为 60 ℃时得到的 UHMWPE 多孔膜内微纤长度与初始

UHMWPE 微孔膜的微纤长度基本相同，而随着拉伸温度升高至 100 ℃，拉伸得

到的 UHMWPE 多孔膜内部整体微纤和粗微纤或细纤维的平均长度增加，与细纤

维撕裂与分离有关。但随着拉伸温度继续升高至 130 ℃，高温下拉伸得到

UHMWPE 多孔膜粗微纤或细纤维的平均长度又有所减小，但整体纤维长度要大

于初始微孔膜，表明纤维进一步被拉伸分离。 

图 3.4 为不同温度下拉伸得到的 UHMWPE 多孔膜及初始 UHMWPE 微孔膜

的孔径统计分布图及平均孔径与拉伸温度之间的关系。其中图 3.4（b）中虚线同

样为初始 UHMWPE 微孔膜的平均孔径值。从图中可以看出，随着拉伸温度的升

高，UHMWPE 多孔膜的孔径呈逐渐增大趋势，而 60 ℃下拉伸得到的 UHMWPE

多孔膜的平均孔径与初始 UHMWPE 微孔膜的平均孔径基本相同。 
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图 3.5.（a）聚乙烯多微孔膜不同温度下拉伸时的力学曲线（图中竖直虚线表示的是 TD 方向

拉伸起始点）；（b）拉伸温度为 100℃时，拉伸过程中得到的工程应力—拉伸比曲线和相应

的一阶微分曲线，其中红色虚线为 MD 与 TD 力学曲线分界点，蓝色虚线为 MD 和 TD 力学

曲线上的屈服点（εy）；(c) MD 力学曲线中的弹性形变 Δεe,MD 及塑性形变 Δεp,MD 随拉伸温度

演化； (d)TD 力学曲线中弹性形变 Δεe,TD 及塑性形变 Δεe,TD 随拉伸温度演化。 

初始 UHMWPE 微孔膜在不同拉伸温度下异步双向拉伸过程中 MD 及 TD 方

向力学曲线如图 3.5（a）所示。每条力学曲线均是由两部分组成，两部分之间由

竖直虚线为分界线，该分界线代表异步双向拉伸过程中 MD 拉伸的终止和 TD 拉

伸的开始。因此，在竖直虚线之前的力学曲线对应于 MD 拉伸方向的工程应力

—拉伸比曲线，而在竖直虚线之后的力学曲线表示的是 TD 拉伸过程中 TD 方向

的工程应力—拉伸比曲线。从图中可以看出，在 MD 拉伸过程中，MD 拉伸方向

上的应力随着拉伸比先线性增加后增加趋势变缓。此外，TD 拉伸过程中，TD

方向上的应力随拉伸比也先线性增加，随后以更小的斜率增加。 

为了定量化描述初始 UHMWPE 微孔膜在拉伸过程中的力学行为，将拉伸过

程中的力学曲线进行一阶微分，得到一阶微分曲线，曲线上数值的下降点对应的

应变即为屈服应变，从而将力学曲线划分为四部分，即 MD 方向上的线性弹性

区、塑性变形区以及 TD 方向上的线性弹性区、塑性变形区。屈服点之前发生的

应变定义为弹性形变（Δεe, MD，Δεe, TD），屈服点之后的应变为塑性形变（Δεp, MD，
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Δεp, TD）。MD 方向上的 Δεe，MD 和 Δεp，MD 随拉伸温度的演变趋势如图 3.5（c）所

示，TD 方向上的 Δεe，TD和 Δεp，TD随拉伸温度的演变趋势如图 3.5（d）所示。可

以看出，当拉伸温度升高至 100 ℃时，Δεe, MD由 0.20 稍微减小至 0.12，之后随

着拉伸温度再增加，Δεe, MD 几乎不变。而 Δεp, MD 正好呈相反趋势。此外，随拉

伸温度由 60℃升高至 130 ℃，Δεe, TD由 0.18 减小至 0.10，而 Δεp, TD由 0.62 增大

至 0.70。说明随着拉伸温度的升高，UHMWPE 多孔膜会更早的发生屈服，塑性

形变增加。 

 

图 3.6.（a）初始 UHMWPE 微孔膜及不同温度下拉伸得到的 UHMWPE 多孔膜样品的二维

宽角 X 射线衍射花样；（b）一维散射强度积分曲线中多个高斯峰拟合的示意图及（c）二维

宽角 X 射线衍射花样的一维散射强度积分曲线；（d）结晶度 Xc 随拉伸温度变化趋势及（e）

（110）衍射晶面晶粒尺寸 L110 随拉伸温度演化趋势。 
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利用 WAXD 来表征拉伸前后 UHMWPE 多孔膜微观晶体结构的差异，其结

果如图 3.6 所示。其中图 3.6（a）显示了初始 UHMWPE 微孔膜及不同温度下拉

伸得到的 UHMWPE 多孔膜样品的二维宽角 X 射线衍射花样，从图中可以看出，

初始 UHMWPE 微孔膜散射花样中有明显的（110）和（200）衍射晶面的散射环

信号，而由于拉伸之后的 UHMWPE 多孔膜厚度变得很薄，小于 10 μm，所以拉

伸之后，（200）衍射晶面的散射环由于信号太弱而未显示出来。为了定量化地分

析拉伸前后结晶度及晶粒尺寸的差异，对二维散射花样进行了一维积分得到一维

散射强度积分曲线，并对积分曲线中晶体及无定型区衍射峰进行了高斯峰拟合及

结晶度和晶粒尺寸计算，分别如图 3.6（b）-（e）所示。从图 3.6（b）中可以看

出初始UHMWPE微孔膜的一维散射强度积分曲线中在 2θ= 17.36o和 19.34o处有

明显的两个积分峰，分别来自于聚乙烯正交晶系晶体中（110）和（200）两个衍

射晶面。而对于 60 ℃下拉伸得到的 UHMWPE 多孔膜样品（即 Y60），其一维散

射强度积分曲线中除了在 2θ=17.36o 和 19.34o 处有明显的两个积分峰外，在

2θ=15.67o 处出现了一个新的微弱的衍射峰，此位置的衍射峰对应于聚乙烯单斜

晶系中（001）衍射晶面的峰，这表明在 60 ℃拉伸过程中发生了由正交晶系向单

斜晶系的转化，即马氏体相变。此外，虽然二维散射花样中没有看到明显的（200）

衍射晶面的散射环信号，但在一维散射强度积分曲线中可以看到（200）衍射晶

面的积分峰。而当拉伸温度大于 80 ℃时，拉伸得到的样品的一维散射强度积分

曲线中 2θ=15.67o处的积分峰不存在了，又只有 2θ= 17.36o和 19.34o 处两个积分

峰存在。 

一维散射强度积分曲线中无定型区和晶体的高斯峰拟合示意图如图 3.6（c）

所示，而根据公式（1）计算得到的结晶度如图 3.6（d）所示，其中图中虚线表

示的是初始 UHMWPE 微孔膜的结晶度。结果表明，与初始 UHMWPE 微孔膜样

品的结晶度 59.8%相比，60 ℃下拉伸得到的 UHMWPE 多孔膜样品 Y60 的结晶

度下降至 46.9%。而随着拉伸温度的升高，拉伸得到的样品的结晶度逐渐增加。

此外，当拉伸温度高于 120 ℃时，拉伸得到的 UHMWPE 多孔膜样品的结晶度高

于初始 UHMWPE 微孔膜的结晶度，这表明高温下的拉伸过程中有熔融重结晶的

发生。图 3.6（e）展示的是根据公式（2）计算得到的（110）衍射晶面的晶粒尺

寸 L110 随拉伸温度的变化。结果表明，拉伸后的 UHMWPE 多孔膜的 L110 均小于

初始 UHMWPE 微孔膜，而随着拉伸温度由 60℃升高至 80 ℃，L110有所减小，

而当拉伸温度由 80 ℃继续升高至 130 ℃时，L110 由 14.1 nm 增加至 17.6 nm。 

除了拉伸前后微观结构差异外，还测试了拉伸前后 UHMWPE 多孔膜的孔隙

率及透气性的变化情况，结果如图 3.7 所示。如之前所陈述的类似，图中虚线表

示的是初始 UHMWPE 微孔膜相应的孔隙率及透气性的参数。如图 3.7（a）所示，
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随着拉伸温度的升高，拉伸后 UHMWPE 多孔膜的孔隙率一直增大至拉伸温度

120 ℃，之后稍微下降。而在拉伸之后，由于 UHMWPE 多孔膜厚度变薄和孔隙

率增大的共同作用，致使 UHMWPE 多孔膜 Gurley 值整体小于初始 UHMWPE

微孔膜，并随拉伸温度的升高先减小后稍微增大。透气性的好坏也反映了纤维层

间孔的连通性好坏。结果表明，随着拉伸温度升高至 120 ℃，UHMWPE 多孔膜

的透气性变好，孔的连通性也变好，而当拉伸温度继续升高至 130 ℃，UHMWPE

多孔膜透气性及孔的连通性又稍微变差。 

 

图 3.7.孔隙率（a）及透气性（b）随拉伸温度演化。 

3.4 讨论部分 

本章研究了不同温度、二维拉伸外场作用下，UHMWPE 微孔膜的微观结构

演化以及扩孔机理，旨在建立微观结构演化与宏观微孔形变之间的关系。从实验

结果可以发现，UHMWPE微孔膜从低温到高温存在三种不同的形变过程，即（1）

低温 60 ℃时，UHMWPE 微孔膜内部发生晶体的马氏体相变及无定型化，孔隙

率几乎不变；（2）中温 80 至 100 ℃下，UHMWPE 微孔膜在双向拉伸过程中在

二维应力作用下发生晶体的滑移和撕裂，孔隙率有所增加；（3）高温 120 至 130 ℃

下，聚乙烯晶体在二维应力和热耦合作用下发生熔融重结晶形成新纤维，同时产

生孔隙，孔隙率增加明显。下面就不同温度下扩孔机制以及微观结构演化机理来

展开讨论。 

3.4.1 UHMWPE多孔膜扩孔机制 

UHMWPE 多孔膜宏观结构演化，即扩孔（孔隙率增加）主要通过以下四种

机制：（1）孔径增大；（2）纤维变细（直径变小）；（3）孔数量增多；（4）纤维

层间滑移（分离）。下面将讨论不同拉伸温度下四种机制对于扩孔的影响。首先，
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利用 IPP 软件对于 SEM 图片进行处理（如图 3.8（a）所示），用于统计 UHMWPE

多孔膜的表面孔隙率 Psur，其中红色区域代表的是微孔占据的空间。统计得到的

表面孔隙率及多孔膜的真实孔隙率 Pmea 如图 3.8（b）所示。两者的差值（ΔP）

如图 3.8（c）所示。图中相应的虚线表示的是初始 UHMWPE 微孔膜的相应表面

孔隙率和真实孔隙率以及两者差值。真实孔隙率表示的是 UHMWPE 多孔膜的孔

隙率，表面孔隙率表示的是 UHMWPE 多孔膜表面单层纤维网络的孔隙率。从图

中可以看出，真实孔隙率均大于表面孔隙率，这是因为纤维层与层之间也存在有

孔隙，如果纤维层之间发生滑移（分离或者靠近），则这一部分孔隙的变化对真

实孔隙率有影响，但对表面孔隙率没有影响。故通过 ΔP 的变化可以反映出纤维

层之间的滑移状态。从图 3.8（c）看出随着拉伸温度的升高，ΔP 先增加后减小，

但整体均大于初始 UHMWPE 微孔膜的 ΔP 值，说明各个温度下纤维层之间均存

在滑移，尤其是 100 和 120℃下，纤维层之间的滑移或者分离更明显，而 130 ℃

下 ΔP 值小于其他温度，猜测是因为 130 ℃下发生了更大程度的熔融及重结晶，

使得层与层之间滑移或者分离受限。 

 

图 3.8.（a）IPP 软件处理后 SEM 图片；（b）表面孔隙率及真实孔隙率对比；（c）孔隙率差

值随拉伸温度变化。 

而表面单层纤维网络孔隙率的变化来自于三方面，一是孔径的增大，二是纤

维直径的减小，即纤维细化，三是孔数量的增多。本文构建了微孔与周围纤维的
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简易模型，如图 3.9（a）所示，同时根据公式（3.4）可以计算出单个微孔周围

孔隙率的变化，即孔径增大和纤维直径减小对孔隙的影响。而表面孔隙率是单个

孔孔隙率变化与孔数量变化耦合的结果，因此，表面孔隙率与单个孔周围孔隙率

变化（Ptheo）的比值则说明了孔数量变化（Nt/N0）的结果，具体如图 3.9（b）

所示，其表面孔隙率、单个孔孔隙率及其相对于初始 UHMWPE 多孔膜的变化值

如表 2 所示。从中可以看出，孔数量随拉伸温度，先增加后减小。60℃下拉伸会

导致少量孔的塌陷，故孔数量相对于初始 UHMWPE 多孔膜有微弱的减少。

80-100 ℃下拉伸，孔数量有微弱的增加，而 120-130 ℃下拉伸，孔数量增多的明

显，同时由于 130 ℃下发生更大程度的熔融重结晶，造成部分孔的合并与塌陷，

故 130 ℃下孔数量增多的程度小于 120℃。 

 

                    P���� = �
�����

��������������
�
�

                    (3.4) 

表 3.2.样品表面及单个孔孔隙率的变化情况 

样品 
表面孔隙率 Psur 单个孔孔隙率 Ptheo 孔数量变化 

绝对值（%） 相对变化值 绝对值（%） 相对变化值 Nt/N0 

Original 20.7 1.00 39.0 1.00 1 

Y60 21.1 1.02 43.4 1.11 0.92 

Y80 26.3 1.27 47.7 1.22 1.04 

Y100 28.9 1.39 49.7 1.27 1.09 

Y120 37.2 1.80 52.3 1.34 1.34 

Y130 36.34 1.76 55.2 1.42 1.24 

 

图 3.9.（a）微孔与周围纤维的简易模型；（b）计算得到的相对孔数量（相对于初始 UHMWPE

多孔膜来说）随拉伸温度的变化。 
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总之，不同温度下拉伸，四种扩孔机制作用各不相同，故不同温度下宏观结

构演化过程如下：（1）60℃下拉伸，孔径几乎不变，孔数量与纤维直径变化较小，

而纤维层间存在分离，使得孔隙率稍微增大；（2）80-100℃下，孔径稍微增加，

纤维直径变细，孔数量稍微增多，同时纤维层间发生滑移分离的程度增加，使得

最终孔隙率增大；（3）120℃下，孔径增大，纤维直径稍微减小，纤维层间存在

明显滑移分离，孔数量增加明显，最终孔隙率明显增大。（4）130℃下，孔径明

显增大，孔数量稍微增加，但纤维层间滑移分离程度要小于其他温度，孔隙率也

得到提高。 

3.4.2 不同温度下结构演化机理 

UHMWPE 微孔膜之所以在 60 ℃以下不能实现 1.4*1.8 的拉伸比，是因为聚

乙烯为半结晶高分子材料，当拉伸温度低于 Tα 时，晶体中折叠分子链沿着分子

链 c 轴方向上的伸展—扩散运动能力非常弱，即使在应力作用下，分子链也很难

被从晶体中拉伸，造成晶体塑性形变程度较小，可拉伸性较差。而聚乙烯晶体的

Tα 温度在 50 ℃左右，故要想实现一定的拉伸比，则需要将拉伸温度设定在 50 ℃，

甚至是 60 ℃以上。 

当 UHMWPE 微孔膜拉伸温度为 60 ℃时，此时，聚乙烯晶体中折叠分子链

具有一定的运动能力，在二维应力作用下，当剪切应变达到屈服应变之后，分子

链会被从晶体中拉伸出来，而此时温度又不足以使分子链重新结晶形成新的晶体，

故会造成晶体的无定型化[55]，使得 UHMWPE 多孔膜结晶度下降，晶粒尺寸减小。

此外，该温度下还会发生聚乙烯晶体的马氏体相变[40-43]，部分聚乙烯正交晶系转

变成单斜晶系，此转变由 60 ℃时 Y60 样品一维散射强度积分曲线中在 2θ=15.67o

处出现单斜晶系中（001）衍射晶面的积分峰可以证明。60℃下 UHMWPE 微孔

膜纵向拉伸 1.4 倍（即纵向应变为 0.4），其中发生弹性形变 0.20，塑性形变 0.20，

而横向拉伸比为 1.8 倍（即横向应变为 0.8），其中弹性形变 0.18，塑性形变 0. 62。

弹性形变用于晶体间无定形区分子链的拉伸，而塑性形变则用于晶体的无定型化

及发生的马氏体相变所消耗，同时几乎没有孔径的扩大或新孔的形成，这说明晶

体的无定型化及马氏体相变不利于表面孔隙率的提高。所以 60 ℃下拉伸得到的

UHMWPE 多孔膜表面形貌与初始 UHMWPE 微孔膜基本相同，孔隙率几乎不变。 

当 UHMWPE 微孔膜拉伸温度在 80-100 ℃时，此时，随着拉伸温度的升高，

晶体结构单元的热膨胀效应越来越强，同时片晶中折叠链分子间相互制约作用明

显减弱，并且无定型区缠结分子链对晶体变形的限制能力也减弱，这有利于晶体

中分子链运动能力的增强，使得晶体剪切滑移变得更加容易[45, 46, 49]。在双向拉
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伸过程中，在二维应力作用下，晶体剪切滑移产生更小的晶粒，同时更多的晶粒

从初始的晶体中分离出来形成更细的纤维晶，即 SEM 图中看到的细纤维。所以

与 60 ℃样品结晶度 46.9%及晶粒尺寸 15.4 nm 相比，80-100 ℃下拉伸得到的样

品的结晶度（55.3%）更高，但晶粒尺寸（14.1 nm）更小，这说明 80-100 ℃下

更多的发生的是晶体滑移，而 60 ℃下发生的更多的是晶体无定型化。在晶体发

生滑移和撕裂的同时，在新产生的细纤维与初始粗微纤之间会形成新的孔隙，从

而使孔隙率有所增大。孔隙率有所增大的另一个原因是整体微纤或纤维直径有所

减小。此外，80-100 ℃下 Δεe, MD 及 Δεe, TD要小于 60 ℃，而 Δεp, MD及 Δεp, TD要大

于 60 ℃，这也说明了无定型区缠结分子链对晶体变形的限制能力减弱，使得晶

体在更小的应变下就发生塑性形变。 

当 UHMWPE 微孔膜拉伸温度大于等于 120℃时，此时，晶体内分子链活动

能力大大增强，在应力作用下，分子链更容易从晶体中被拉伸出来，产生应力诱

导晶体熔融，随后发生局部重结晶过程，形成新的纤维晶或伸直链晶体[50-52]，所

以高温下拉伸得到的 UHMWPE 多孔膜结晶度（60.1%和 66.4%）要大于初始

UHMWPE 微孔膜（59.8%）。由于熔融重结晶是局部发生的，这就保证了整张膜

还是固态的及拉伸能够平稳进行。在异步双向拉伸过程中，在二维应力作用下，

分子链被从晶体中拉伸出来形成新的纤维晶的同时，在初始微纤会变细，原有孔

径会增大，同时原有微纤与新的纤维晶之间会形成新的孔隙。原有孔径增大、微

纤或纤维直径减小伴随新的孔径的产生，同时纤维层间发生滑移分离使得

UHMWPE 多孔膜孔隙率增加。但当拉伸温度偏高时（130℃），熔融重结晶范围

会扩大，此时相邻微纤或纤维间晶体会熔融在一起，产生如图 3.1（f）中的熔融

点，使得部分孔隙消失，孔隙率稍微下降，透气性变差。 

3.5 结论 

在本章中，对不同温度、二维应力外场作用下，UHMWPE 微孔膜的力学行

为、结构演化机理以及扩孔机制进行了研究。结果表明，UHMWPE 微孔膜扩孔

机制有四个，即（a）孔径增大；（b）纤维直径减小，即纤维变细；（c）孔数量

增多；（d）纤维层间滑移分离。从低温到高温存在三种不同的微观形变过程，四

种扩孔机制所占主导各不相同。即（1）低温 60 ℃时，UHMWPE 微孔膜内部发

生晶体的马氏体相变及无定型化，表面孔隙率几乎不变，真实孔隙率的稍微增加

来自于纤维层间的滑移分离；（2）中温 80 至 100 ℃下，UHMWPE 微孔膜在双

向拉伸过程中在二维应力作用下发生晶体的滑移和撕裂，纤维明显变细，孔径与

孔数量稍微增大，纤维层间滑移明显，纤维的变细与纤维层间滑移对真实孔隙率
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的增加起主导作用；（3）高温 120 至 130℃下，聚乙烯晶体在二维应力和热耦合

作用下发生熔融重结晶形成新纤维，孔径明显增大，孔数量明显增多，纤维层间

也存在滑移分离，三者耦合使得真实孔隙率增加。本章研究内容为微孔膜定构加

工提供依据，为工业中高孔隙率聚合物薄膜的制备提供新的思路。 
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第 4章 双向拉伸法制备聚乙烯纳米纤维膜及性能表征 

4.1 引言 

纳米纤维膜由于其高孔隙率、大比表面积、孔径分布窄、孔内部相互连通等

优点[1-3]，被广泛应用于药物提纯[4-7]、伤口敷料[8-11]、海水淡化[12-20]、压力驱动

溶液分离[21-25]等领域。到目前为止，这种膜的制备在形貌控制和产品性能方面都

存在挑战性。[26]在为数不多的制造纳米纤维膜的方法中，静电纺丝法因其制得

的膜具有孔隙率高、比表面积大等优势，引起了工业和科学界的兴趣。然而，静

电纺丝在控制纤维均一性（例如窄的纤维直径分布）等纳米纤维形貌方面存在一

定问题，例如纤维中成珠或无珠的现象经常发生。[27]以往的研究表明，电纺纤

维膜中纤维的均一性可以通过增加聚合物浓度来改善。然而，增大聚合物浓度也

会带来纤维平均直径的增大，这将生产中的浓度可变量限制在了一个狭窄的加工

窗口内。而且，纤维直径范围一般是在数百纳米的数量级，小于一百纳米的纤维

直径很难得到，在一定程度上限制了比表面积的增大。另一方面，电纺纳米纤维

膜的力学性能较差，拉伸强度只在几兆帕甚至十几兆帕[28]，这将大大制约其在

对机械强度要求较高的高端领域的应用。为了提高其力学强度，人们采用了一些

措施，例如对电纺纳米纤维膜进行热处理[29, 30]，然而效果有限。 

作为常见的聚合物，PE 可以通过干法[31-33]或者湿法[34]加工工艺而被制成微

孔膜。对于湿法加工过程，首先是在高温下，利用双螺杆挤出机将聚乙烯与碳氢

化合物溶剂混合形成均一溶液。其次将高温混合溶液挤出经冷却辊冷却后形成凝

胶膜。然后是对凝胶膜进行双向拉伸及热处理，而后萃取掉溶剂。最终形成了具

有相互贯通孔隙结构和良好力学性能的微孔膜，这种微孔膜目前被广泛用作锂电

池中的电池隔膜。在整个加工过程中，最终薄膜的形貌由初始凝胶铸膜的晶体结

构及拉伸条件所决定。受纳米级孔结构的启发，我们提出了以下猜想，即是否可

以通过这种方法制备具有纳米纤维骨架的孔隙结构，而关于这种制备方法还未被

报道过。 

本章中，我们展示了通过双向拉伸方式得到聚乙烯纳米纤维膜的制备方法。

为了保证最终薄膜微观结构的均匀性，也为了保证挤出时混合熔体的均一性，先

将聚乙烯在溶剂中进行预溶胀，然后加入到挤出机中进行挤出流延。同样，为了

得到结构均匀的凝胶铸膜，实验中采用了水冷单元对冷却辊进行冷却，以实现冷

却辊温度的精准控制。为了促进纳米纤维的形成，与工业生产 UHMWPE 微孔膜
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相比，本实验提高了拉伸温度，这将有利于薄膜中聚乙烯晶体的纤维化。本章对

制备出的薄膜的结构形貌及力学和分离性能进行了系统的表征，已验证利用这种

方法制备纳米纤维膜的可行性。 

4.2 实验部分 

4.2.1 实验原料及薄膜的制备 

实验中用到的聚乙烯的重均分子量为 60 万。作为溶剂和成孔剂的石蜡油来

自于上虞市正源石化有限公司，它的主要成分是链长约 19 个碳原子的脂肪族链

烃。将含有质量分数 30%聚乙烯和 70%石蜡油的聚合物混合物，在 100℃可控温

度的定制搅拌槽中进行预热处理，以便在进入挤出机前就能形成均匀的凝胶。而

在工业生产中，聚乙烯和石蜡油是各自直接加入挤出机中，没有预混步骤。然后，

用模具温度为 220℃的双螺杆挤出机将凝胶挤出到辊温为 40℃的冷却辊上形成

均匀的凝胶膜。采用水冷单元控制冷却辊温度，使温度波动在±1℃以内。最终制

备的薄膜厚度为 0.6 mm。 

表 4.1.样品列表 

样品名称 λMD λTD 

N38 3 

8 N58 5 

N88 8 

N53 

5 

3 

N55 5 

N58 8 

 

随后，为了拉伸，将凝胶膜剪裁成尺寸为 130 mm*130 mm 的正方形。通过

气动夹具夹紧后，采用自制双向拉伸装置[35]沿 MD 和 TD 两个相互垂直的方向对

凝胶膜进行双向拉伸。与工业加工中沿 MD 拉伸的拉伸辊装置不同，实验中沿

MD 的拉伸装置采用的是夹具装置，与沿 TD 拉伸装置相同，这样避免了拉伸辊

与凝胶膜之间的滑移以实现均匀变形。而实验中的拉伸温度设置为 100℃，稍低

于聚乙烯凝胶膜的起始熔点 106℃，但是比工业生产中的拉伸温度要高约 10℃。

两个方向上的拉伸速率为 2 mm/s。异步双向拉伸结束后，样品在 100℃的拉伸炉

中保持 3 min 以进行热定型，然后冷却至室温。最终，用正己烷对拉伸后的样品
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进行萃取并保存好以进行下一步的表征。将产品膜根据纵向拉伸比（λMD）和横

向拉伸比（λTD）进行了命名，见表 4.1。 

4.2.2 表征方法 

1. 薄膜结构 

在室温下利用实验室内部带有微束铜靶 X 射线源的宽角 X 射线衍射装置对

聚乙烯油膜在不同纵向和横向拉伸比下的晶体结构进行测试，关于该装置详细描

述见文献[36]。入射 X 射线光束垂直于薄膜平面。由于薄膜厚度随拉伸比不同而

有差异，多层薄膜叠在一起以获得相同厚度来进行宽角 X 射线衍射的检测。 

2.薄膜形貌 

萃取后 UHMWPE 微孔膜的表面形貌通过扫描电镜（SEM）（NEON 40 EsB 

CrossBeam，ZEISS，德国）来表征。UHMWPE 微孔膜测试前需喷金 10 秒。之

后测试电压为 3Kv。利用软件 Image-Pro Plus 6.0，对 SEM 图像进行处理，统计

计算得到薄膜中纤维的直径。 

3. 薄膜孔隙率及孔径分布 

根据文献[37]中记录的方法，利用毛细管流动孔隙度仪（Porous Materials Inc., 

USA）测定每张薄膜中的孔径大小及分布。采用一种名为 GalwickTM（Porous 

Materials Inc., USA）的润湿液对聚乙烯膜中的孔隙进行自发填充。然后，慢慢增

加仪器中氮气的压力以排除孔隙内的液体致使气体可以透过膜。记录原始膜与润

湿膜之间氮气压力和流量的差值，然后通过 Young-Laplace 方程[38]来计算得到孔

隙大小及分布： 

                        � =
��

∆�
��� �                         (4.1) 

公式中 R 为孔隙的有效半径，ΔP 为气体压力的差值，γ 为润湿液的表面张

力（γ=15.9×10-5 N/cm），及 θ为润湿角度。 

所有薄膜的孔隙率通过如下公式[30]来计算得到： 

                 �������� = �1 −
�

�×�×�
� × 100%              (4.2) 

其中 m, t 和 S分别为测试薄膜的质量、厚度和面积，ρ为聚合物原料的密度

（实验中聚乙烯的 ρ= 0.94 g/cm3）。 

4.力学性能 

在室温下采用实验室的拉伸试验机，在拉伸速率为 0.2 mm/s 下，对薄膜的

力学性能进行了测试。测试前将薄膜裁成长、宽分别为 24 mm 和 10 mm 的长方

形。为了保证数据的真实性，每个样品测试了三次。 
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5.分离性能 

采用终端过滤单元对薄膜的分离性能进行了测试。实验压力设置为 40 bar，

温度设定在 25℃。首先测定了纯水的水通量。为了估计薄膜对溶质的截留分子

量，选择了分子量为 67 kDa 的牛血清蛋白（BSA）和分子量为 100 kDa 的聚乙

二醇（PEG）。溶液中牛血清蛋白的浓度通过波长为 280 nm 的紫外-可见光光谱

仪（UV）来测定，而水溶液中聚乙二醇的浓度则通过总有机碳分析仪（TOC 

Analyser, Shimadzu®, TOCVCSH®）来分析。最后通过如下公式来计算截留率： 

                  Rejection	(%) =
�����

��
× 100                (4.3) 

公式中 Cf和 Cp分别代表 BSA 或 PEG 在进入溶液和滤液中的浓度。 

4.3 结果与讨论 

4.3.1 聚乙烯纳米纤维膜的微观结构 

 

图 4.1.（a）纵拉比为 5（λMD=5）时，不同横拉比聚乙烯薄膜的宽角 X 射线衍射二维图及（a’）

为相应（110）衍射晶面的方位角积分强度；（b）横拉比为 8（λTD=8）时，不同纵拉比聚乙

烯薄膜的宽角 X 射线衍射二维图及（b’）为相应（110）衍射晶面的方位角积分强度。 

图 4.1（a）展示了相同纵拉比为 5 时，不同横拉比下的聚乙烯薄膜宽角 X

射线二维散射花样。拉伸方向如图中箭头所示，即竖直方向和水平方向分别表示

纵向和横向拉伸方向。相应的（110）衍射晶面的方位角积分如图 4.1（a’）所示，

其中 180°（或 360°）和 270°（或 90°）的方位角分别对应于二维图中的水平方向

和竖直方向，即分别代表 MD 和 TD 的晶体衍射信号。对于样品 N53，它的宽角

X 射线二维散射花样是一对在水平方向的集中衍射信号，对应于沿 MD 方向取向
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的纤维晶的衍射信号。当横拉比（λTD）增大至 5 时，竖直方向上出现了一个微

弱的衍射峰，而水平方向上的衍射峰依然很明显（如图 4.1（a’）所示），这表明

此时在横向方向上有少量的纤维晶生成。当纵拉比继续增大至 8 时，也就是样品

N58，它的二维散射花样在竖直方向上有明显的衍射峰，这从图 4.1（a’）中可以

看出。相比来说，水平方向上的衍射峰信号有所减弱，表明了纤维晶在两个方向

均有取向的同时，在 TD 的取向占优势，这源于 TD 的拉伸比要大于 MD。 

对于横拉比相同（λTD=8），纵拉比（λMD）从 3 变至 8 时的样品宽角 X 射线

二维散射花样及相应的方位角积分强度如图 1（b）和（b’）所示。所有样品的方

位角积分强度均在竖直方向上有明显的衍射峰存在，证明了沿TD纤维晶的生成。

当 λMD 从 3 增加至 8 时，水平方向的衍射峰出现并且强度逐渐增强，这说明随着

纵拉比的增大，沿 MD 的纤维晶生成并且含量逐渐增加。 

 

图 4.2.（a）和（b）分别为不同横拉比（λTD）和不同纵拉比（λMD）的聚乙烯薄膜的扫描电

镜（SEM）图像（图中标尺代表 200 nm）；（c）从 SEM 图中统计得到的平均纤维直径在二

维拉伸比下的变化趋势。 

图 4.2（a）展示了不同 λTD下聚乙烯薄膜的扫描电镜（SEM）图像，而不同
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λMD 下聚乙烯薄膜的扫描电镜（SEM）图像如图 4.2（b）所示。从图中可以看出，

所有薄膜样品均呈现出均匀的交联纤维的形态，同时纳米孔分布在纤维网络之间。

没有电纺纳米纤维膜中经常出现的“混珠”或者“海岛”结构出现，表明了这种聚乙

烯薄膜的形貌均一性，这可能起因于凝胶铸膜的均匀性。同时，现有聚乙烯薄膜

的形貌具有纳米纤维骨架的特性，这在商用微孔膜例如锂离子电池隔膜[39]中是

没有发现过的。随着 λTD从 3 增大至 8，纤维的整体排列由在 MD 上转变为以 TD

上为主。而随着 λMD 的增大，则变化趋势相反。纤维的取向演化结果与宽角 X

射线衍射结果一致，可以相互验证。此外，统计了所有样品的纤维直径，结果如

图 4.2（c）所示。有趣的是，所有纤维的直径均在 30-40 nm 范围内，表明通过

双向拉伸方法可以成功制备出聚乙烯纳米纤维膜。这可能是因为制备过程中的拉

伸温度在聚乙烯凝胶膜的起始熔点附近，有利于纤维的形成。与常规电纺纳米纤

维膜相比，双向拉伸法制备出的纳米纤维膜，其纤维直径更小，比表面积更大。 

除了纤维结构，还对薄膜中纤维间相互贯穿的孔隙结构进行了定量分析。图

4.3（a）和（b）分别展示了相同横拉比和相同纵拉比下的样品的孔径分布。可

以看出，对于 λMD 相同的三个样品，随着 λTD 从 3 增加至 8，样品平均孔径由 19 

nm 缓慢增加至 23 nm。而对于 λTD相同的三个样品，随着 λMD 的增大，平均孔径

由 19 nm 增加至 26 nm。同时可以看出，所有样品的孔径分布在 15~40 nm 之间。

与电纺纳米纤维膜中孔径分布由数十纳米至几微米[40]相比，显而易见，聚乙烯

薄膜具有更窄的孔径分布。 

由于薄膜的孔隙结构是纵向（MD）和横向（TD）两方向拉伸比的耦合作用，

因此，运用平面拉伸比（PDR）的概念来将孔结构与两方向拉伸比关联起来，即

平面拉伸比定义为 λMD与 λTD的乘积，公式如下： 

Plane	Draw	Ratio	(PDR) = 	��� × ���                 (4.4) 

为了定量分析孔径分布，定义了最大孔径与平均孔径之间的差值为∆D，并

以此来表示孔径分布的差异，该值越小说明孔径分布越窄，结果如图 4.3（c）所

示。随着 PDR 从 15 增加至 64，∆D值从 20 nm 降低至 12 nm，由此说明了更大

的平面拉伸比下薄膜具有更窄的孔径分布。在拉伸过程中，相互交联的纤维和纳

米孔隙是同时产生的。由于纤维网络的限制作用，已经存在的孔隙不会随着拉伸

比的增加而无限地扩张。相反，拉伸会诱导薄膜其他区域纤维和孔隙的继续形成。

最终的结果是更大的 PDR 会产生更加均匀的纤维结构和更窄的孔径分布。 

图 4.3（d）展示的是孔隙率与 PDR 之间的关系。如图所示，当平面拉伸比

（PDR）由 15 增加至 40 时，孔隙率由 43%增加至 52%，该值要高于商业膜中

的 42%。继续增加 PDR 至 64，则孔隙率不会继续增加，而是稍微降低，可能是

由于过大的 PDR 会导致部分孔的坍塌，这一点可以从图 4.2（b）中的 N58 和
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N88 扫描电镜（SEM）图像中看出。 

 

图 4.3.（a）样品 N53、N55、N58 的孔径分布；（b）样品 N38、N58、N88 的孔径分布；（c）

最大孔径与平均孔径之间的差值与平面拉伸比的关系；（d）孔隙率与平面拉伸比的关系。 

4.3.2 聚乙烯纳米纤维膜的力学性能 

聚乙烯薄膜样品的制备工艺使得其在 MD 和 TD 方向上存在各向异性，所以

力学性能测试时分别对所有样品沿 MD 和 TD 的力学性能均进行了测试，结果如

图 4.4 所示。图 4.4（a）展示了纵拉比相同的三个样品 N53、N55、N58 沿 MD

的应力应变曲线，其相应的沿 TD 的应力应变曲线如图 4.4（a’）所示。而横拉

比相同的三个样品 N38、N58、N88 沿纵向及横向方向的应力应变曲线分别如图

4.4（b）及（b’）所示。 

图 4.5（a）、（b）、（c）分别汇总了所有样品沿纵向及横向两方向的杨氏模量、

断裂强度和断裂伸长率。从图 4.5（a）可以看出，随着 λTD 的增大，从样品 N53

到样品 N58 的 MD 的杨氏模量由 696 MPa 下降至 348 MPa，而 TD 的杨氏模量

由 112 MPa 增大至 233 MPa。对于横拉比相同的三个样品 N38、N58、N88，MD

的杨氏模量随着 λMD的增加由137 MPa增大至987 MPa，而TD的杨氏模量由1186 

MPa 下降至 235 MPa。这表明，在某特定方向上拉伸比越大，该方向的杨氏模量

越大，而垂直方向上的杨氏模量则越小。原因为更大的拉伸比会导致更高取向的
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晶体的形成及更多的纤维晶沿该方向排列[32]。值得注意的是，聚乙烯薄膜的最

大杨氏模量可以达到 1186 MPa，该值为电纺聚丙烯腈（PAN）纳米纤维膜的 7

倍[41]，其中 PAN 纳米纤维膜作为一种常见的电纺纳米纤维膜，与其他膜相比具

有优异的机械强度[42]。 

 

图 4.4.纵拉比相同的三个样品 N53、N55、N58MD（a）及 TD（a’）的应力应变曲线；横拉

比相同的三个样品 N38、N58、N88MD（b）及 TD（b’）的应力应变曲线。 

如图 4.5（b）所示，对于 λMD 相同的样品 N53、N55、N58，随着 λTD 的增大，

MD 的断裂强度呈现上升趋势。而 TD 的断裂强度随着 λTD的增加由 23 MPa 增大

至 79 MPa。而对于 λTD 相同的样品 N38、N58、N88，其 MD 的断裂强度在 λMD=5

处有一极大值 154 MPa，该值比聚丙烯（PP）微滤膜[43, 44]的断裂强度 50 MPa 要

大 2 倍，是改性后的 PAN 电纺纳米纤维膜[30, 41, 45]断裂强度的 12 倍，由此证明了

我们制备的聚乙烯膜的优异的力学性能。而对于 TD 的断裂强度，它随着 λMD 的

增大，由 88 MPa 降低至 39 MPa。除此以外，由于原材料与加工工艺的相似性，

现有膜的力学性能与工业中聚乙烯薄膜的力学性能相当。 

图 4.5（c）展示了具有不同 λMD 及 λTD的所有样品的断裂伸长率。结果表明

纵拉比相同，随着横向拉伸比的增大，纵向方向的断裂伸长率增大，横向方向上

断裂伸长率减小。而横拉比相同时，不同纵拉比的三个样品纵横方向上的断裂伸

长率相当。总之，所有样品的断裂伸长率与电纺纳米纤维膜的相当。例如，样品

N58 在 MD 的断裂伸长率为 115%，在 TD 上为 92%。而电纺纳米纤维膜的断裂
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伸长率一般在 50%~150%[46]。 

 

图 4.5.（a）杨氏模量，（b）断裂强度及（c）断裂伸长率以纵向（λMD）及横向拉伸比（λTD）

的关系。 

4.3.3 聚乙烯纳米纤维膜的分离性能 

表 4.2.聚乙烯纳米纤维膜的分离性能 

样品 水通量 (L/m2h) BSA 截留率(%) PEG 截留率 (%) 

N53 — — — 

N55 58 17 94 

N58 181 3 93 

N38 21 21 93 

N88 52 1 89 

 

聚乙烯纳米纤维膜的分离性能如表 4.2 所示。可以发现样品 N58 的水通量最

大，为 181 L/m2h，而其他样品的水通量稍低。由于不同样品之间平均孔径及孔

隙率的差别很小，那水通量的差异有可能是孔径均匀性、孔之间连通性及膜厚不

同造成的，相对于其他样品，N58 及 N88 具有类似的较薄的厚度，而由图 4.2SEM

图可以看出，相比于 N88，N58 具有更均匀的，更连通的孔隙结构。由于聚乙烯

纳米纤维膜的疏水性、更小的孔径及较低的孔隙率，所以与电纺纳米纤维膜相比，

聚乙烯膜的水通量更小一些。关于分子截留能力，所有聚乙烯纳米纤维膜对于分
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子量为 67 kDa 的 BSA，截留率要小于 21%。而对于分子量为 100 kDa 的 PEG 来

说，截留率可以达到 94%，显示了优异的截留性能。因此可以推测，聚乙烯纳米

纤维膜可以有效截留住分子量大于等于 100 kDa 的大分子，具有用于微滤领域的

潜力。 

4.4 结论 

通过异步双向拉伸工艺，我们获得了一种聚乙烯纳米纤维膜。这种纤维膜中

纤维直径在 30~40 nm 范围内，平均孔径在 19~26 nm 之间。出人意料的是，聚

乙烯纳米纤维膜的力学性能，例如杨氏模量和断裂强度是传统电纺纳米纤维膜的

10 倍左右，这拓展了纳米纤维膜在对机械强度要求较高的高端领域的应用。分

离试验表明聚乙烯纳米纤维膜可以有效截留住分子量大于等于 100 kDa 的大分

子，展示了制备的薄膜在微滤领域的潜在应用。 
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第 5章 丙烯酸改性 UHMWPE多孔纤维及对铜离子的吸附

动力学研究 

5.1 引言 

伴随着近现代工业及农业的迅猛发展，重金属污染逐渐成为了当今最严峻的

环境污染问题之一。由于重金属在环境中的顽固性以及持久性，关于重金属的处

理问题引起了人们的格外关注。近年来，研究发展了很多关于有效去除污水中重

金属的方法，包括化学沉积法[1, 2]、膜过滤法[3]、凝聚和絮凝法[4]、浮选法[5]、电

化学处理法[6]和吸附法[7]等。其中，吸附法由于其在材料设计和操作上的灵活性、

吸附剂的可再生性以及在很多情况下处理得到最终水的质量高等优势，被认为是

目前最具有前景的重金属废水处理方法之一。[8] 

到目前为止，作为去除重金属离子的合适候选材料，大量的吸附剂例如活性

炭[9]、改性硅胶[10]、多壁碳纳米管（MWCNTs）[11]、聚合物[12]、吸附树脂[13]及

生物衍生材料[7]被报道。和其他吸附剂相比，聚合物吸附剂具有较高的吸附能力、

较强的机械性能和柔韧性、良好的热稳定性和与金属离子的良好相互作用。特别

对于 UHMWPE 纤维来说，在凝胶纺丝过程中将初始纤维热拉伸至一定拉伸比条

件下制成的 UHMWPE 纤维会形成一种特殊的多孔结构，可以在不牺牲机械强度

的情况下，表现出较高的比表面积。 

这一特性使得 UHMWPE 纤维作为吸附剂拥有潜在的应用前景，特别是在恶

劣的环境中，例如海水和激流中。然而，由于 UHMWPE 纤维具有极强的疏水性，

且纤维本身没有有效的吸附基团，所以在用于水处理之前，必须对其进行化学改

性。辐照引发接枝共聚反应（RIGD）可以将极性或非极性单体接枝到现有聚合

物分子链上，这为聚合物的改性提供了一种有效途径。[14]该方法不会引入其他

物质，适用于所有的极性或非极性单体。因此，它被广泛用于 PE[15]、PP[16]、PET[17, 

18]等等。 

在本章工作中，以经过两步拉伸方式制备的、具有高比表面积的 UHMWPE

多孔纤维为基体，利用丙烯酸对其进行辐照接枝改性得到具有高吸附能力的

UHMWPE-g-PAA 改性纤维。通过动力学分析和 SEM 及 EDS 表征，对改性纤维

对铜离子(Cu2+)的吸附能力进行了评估，并对改性纤维的吸附机理进行了研究。

UHMWPE-g-PAA 改性纤维的高吸附能力归因于它的多孔性，即 Cu2+既可以吸附

在表面，又可以吸附在纤维内部的孔隙内。 
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5.2 实验部分 

5.2.1 原料 

UHMWPE 粉料由宁波工业技术学院提供，重均分子量约为 400 万。超高分

子量聚乙烯多孔纤维的制备工艺如下：将 UHMWPE 粉料与石蜡油共混、熔融挤

出、冷却形成凝胶纺丝，然后将凝胶纺丝在 110℃下进行热拉伸，拉伸比为 10，

之后萃取掉石蜡油，最终形成 UHMWPE 多孔纤维。丙烯酸（AAc）（＞99%，

GC）来自于上海阿拉丁公司。甲醇来自于国药控股化学试剂有限公司。以上试

剂均直接使用，未进行进一步纯化。CuCl2.2H2O 固体在使用前需放入 60℃烘箱

进行干燥，以去除固体中的自由水分。 

5.2.2 辐照接枝过程 

表 5.1. UHMWPE-g-PAA 改性纤维命名列表 

样品 辐照剂量/kGy 接枝率/% 

UHMWPE a — — 

UHMWPE-50 b 50 — 

UHMWPE-100 100 — 

PAA-50-50 c 50 50 

PAA-50-84.4 50 84.4 

PAA-50-115 50 115 

PAA-100-38.7 100 38.7 

PAA-100-83.4 100 83.4 

PAA-100-105 100 105 

PAA-100-169 100 169 

注：a：UHMWPE 为初始的未经辐照和接枝的 UHMWPE 多孔纤维； 

b：UHMWPE-50 代表经过 50 kGy 剂量的辐照，但未进行 PAA 接枝改

性的 UHMWPE 多孔纤维； 

c：PAA-50-50 代表辐照剂量为 50 kGy，PAA 接枝率为 50%的

UHMWPE-g-PAA 改性纤维。 

采用 60Co 源的 γ 射线对 UHMWPE 多孔纤维进行了辐照。将纤维在空气气

氛中辐照一定时间，以获得所需的辐照剂量。然后将辐照过后的纤维浸没在含体

积分数 40%AAc 的甲醇溶液中，在室温下向溶液中不断通入氮气 40 min 以排除
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空气。之后将溶液放入 70 ℃的恒温水浴锅中进行加热，使其在氮气氛围下进行

聚合反应。然后将反应特定时间的纤维用大量去离子水洗涤并在热水中浸泡 24h

以去除纤维中的游离的均聚物和剩余单体。最后将纤维在 60℃真空下干燥至恒

重。改性纤维的接枝率（DG，wt.%）通过如下公式来计算： 

                  
%100

1

12 



W

WW
DG

                     
(5.1) 

公式中 W1（g）代表初始 UHMWPE 纤维的质量，W2（g）是经聚丙烯酸（PAA）

接枝改性后 UHMWPE-g-PAA 纤维的质量。接枝率（%）为接枝到纤维上的丙烯

酸与 UHMWPE 纤维质量之比。 

对得到的具有不同辐照剂量和接枝率的 UHMWPE-g-PAA 纤维样品进行命

名，如表 1 所示。例如，UHMWPE 代表初始的未进行辐照和接枝的 UHMWPE

纤维，UHMWPE-100 代表辐照剂量为 100 kGy，但未接枝的 UHMWPE 纤维，

PAA-50-50 为辐照剂量为 50 kGy，PAA 接枝率为 50%的 UHMWPE-g-PAA 改性

纤维， PAA-100-38.7 为辐照剂量为 100 kGy， PAA 接枝率为 38.7%的

UHMWPE-g-PAA 改性纤维，以此类推。 

5.2.3 表征方法 

1. 傅里叶变换红外光谱（FTIR）测试 

利用 FTIR（Thermo Nicolet 8700）对接枝前后 UHMWPE 纤维进行表征，光

谱分辨率为 4 cm-1，扫描范围从 600 到 4000 cm-1。 

2.力学性能测试 

利用实验室自制微型拉伸装置在室温下对 PAA 接枝改性前后的 UHMWPE

纤维进行力学性能测试。为了避免单根纤维间的可能误差，每次测试时均测试一

束纤维，然后取平均值[19]。 

3. SEM/EDS 表征 

将纤维在液氮环境中进行脆断以获得纤维的截面。然后利用扫描电子显微镜

（ SEM ）（ SIRION 200 ） 对 初 始 UHMWPE 多 孔 纤 维 和 接 枝 之 后 的

UHMWPE-g-PAA 改性纤维截面的形貌进行表征，并采用能谱仪（EDS）对截面

的元素组成进行定性及半定量分析。 

4. UHMWPE-g-PAA 纤维对 Cu2+的吸附动力学 

具有不同辐照剂量和不同接枝率的 UHMWPE-g-PAA 纤维对铜离子的吸附

试验在室温 30℃进行。CuCl2 溶液中 Cu2+的初始浓度为 100 ppm，pH 值约为 5.5。

将 100 mg 的 UHMWPE-g-PAA 改性纤维放入 200 mlCuCl2 溶液中。溶液在吸附
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过程中连续搅拌 24 小时。自纤维放入开始每隔一段时间取出微量溶液，利用原

子吸收光谱（AAS）对溶液中 Cu2+的浓度进行检测，以时时跟踪吸附过程中溶

液中 Cu2+浓度的变化。吸附过程中取出溶液的各浓度值为三次测量的平均值，

相对偏差小于 5%。在某个时间点 ti单位质量纤维吸收的铜离子的量 q(ti) (mg/g)

由以下质量平衡方程[20]计算： 

               m

VCC

tq
iii t

n

i
tt

i

11
*)(

)( 1








                (5.2) 

公式中 Ct0（=C0）和 Cti（mg/L）分别代表 Cu2+的初始浓度和在某时刻 ti（h）

的浓度；Vti（L）是在某时刻 ti为了测定浓度而取出来的溶液的体积；m（g）是

加入到溶液中的纤维的质量，本实验中为 0.2 g。 

利用准一级、准二级及粒内扩散模型对实验中得到的铜离子吸附动力学数据

进行分析。其中拉格尔格伦（Lagergren）的准一级动力学模型表达式[21]为 

                
tkqqq ete  1ln)ln(

                 (5.3) 

其中 qe和 qt（mg/g）分别是吸附达到平衡时以及某时间点 t 时吸附在改性纤

维上的 Cu2+的含量，k1（h-1）为准一级吸附速率常数，它的含义为体系内吸附达

到平衡的快慢。k1 值越大，表示体系内吸附达到平衡所需要的时间越短。 

准二级动力学模型表达式[22]如下： 

                   eet qtqkqt 
2

21
                   (5.4) 

其中，k2（g/(mg.h)）为准二级吸附速率常数，其意义与 k1 相同，也是表示

体系达到平衡的快慢。 

而粒内扩散模型表达式[23]如下： 

                    
Ctkq it  5.0

                     (5.5) 

公式中 qt为某时刻 t 吸附在吸附剂上铜离子的含量，ki（mg/（g.h0.5））为粒

内扩散速率常数，C 是一个常量。 

5.3 结果与讨论 

5.3.1 初始 UHMWPE纤维特性 

图 5.1（a）为 UHMWPE 多孔纤维基体的具有代表性的 SEM 图像。由图 5.1

中，特别是图 5.1（b）中可以看出纤维的多孔结构。UHMWPE 纤维的平均直径
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约为 65 μm，将纤维看成实体圆柱体的话，依据如下公式 5.6 中的圆柱体模型来

计算纤维比表面积的话，其比表面积约为 0.07 m2/g。 

 

图 5.1.辐照接枝前初始 UHMWPE 纤维表面（a）及断面（b）SEM 图。 

                  
DD

D

m

S
s



 4

42


                   (5.6) 

其中，s（m2/g）为 UHMWPE 纤维的比表面积，S（m2）为单位长度纤维的

侧面积，m（g）为单位长度纤维的质量，D（m）为纤维直径，ρ（g/m3）（=0.97*106 

g/m3）为 UHMWPE 的真实密度。
 

而实际上 UHMWPE 纤维的 BET 比表面积高达 43 m2/g。由此可以看出，实

际纤维的比表面积要比计算出来的数值高两个数量级。纤维的大比表面积表明纤

维中存在多孔结构，正如图 5.1（b）中所示。这种多孔结构和大比表面积有利于

随后辐照接枝过程中可以在纤维上接枝更多的官能团。 

5.3.2 接枝率（DG）与辐照剂量和反应时间的关系 

γ射线或电子束诱导接枝聚合反应是一种传统的对聚合物尤其是非极性聚合

物（例如 PE）进行改性的方法。在空气或者水存在的条件下，经 γ 射线或者电

子束辐照后，聚合物分子链上会生成过氧自由基或氢过氧化物。这些活性自由基

会在接下来聚合反应中会作为引发剂，引发 AAc 的聚合[15]。AAc 在 UHMWPE

纤维上的接枝率（DG）主要依赖于辐照剂量、反应时间及单体浓度。在本实验

中，只研究辐照剂量和反应时间对丙烯酸接枝率的影响。 

图 5.2（a）为接枝率随反应时间的变化关系。可以看出，PAA 在 UHMWPE

纤维上的接枝率随时间缓慢增加，在 2 h 内达到了约 90%。之后，由于自由基的

耗尽，聚合反应趋向于饱和。因此，在接下来接枝反应中，采用聚合时间为 2 h。 
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图 5.2.（a）接枝率随反应时间的变化关系（UHMWPE 纤维辐照剂量为 50 kGy，聚合反应

温度为 70 ℃）；（b）辐照剂量与接枝率的关系（聚合时间为 2 h，反应温度为 70℃）。 

辐照剂量与 PAA 在 UHMWPE 纤维上的接枝率的关系如图 5.2（b）所示，

其中聚合反应时间均为 2 h。可以看到，辐照剂量在小于等于 60 kGy 的情况下，

接枝率随辐照剂量增加而增大。之后，辐照剂量进一步增加，接枝率也几乎不再

上升，保持在 90%左右。原因可能是更高的辐照剂量会产生更多的自由基来作为

引发剂，因此分子链自由基之间相互碰撞而终止聚合的可能性也增加，所以，接

枝率会在辐照剂量大于 60 kGy 之后达到饱和。 

5.3.3 UHMWPE-g-PAA改性纤维的性能 

 

图 5.3.（a）初始UHMWPE纤维及不同接枝率UHMWPE-g-PAA 改性纤维的红外光谱（FTIR）

图；（b）1710 cm-1 与 2917 cm-1 处峰强比值与接枝率关系。 

初始UHMWPE多孔纤维及两种不同接枝率的UHMWPE-g-PAA改性纤维的

FTIR 结果如图 5.3 所示。图中所有样品在 2917 cm-1 和 2850 cm-1 处均有振动峰，

该峰对应于 UHMWPE 纤维中甲基和亚甲基基团的 C-H 伸缩振动。而对于
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UHMWPE-g-PAA 改性纤维样品，红外谱图在 1710 cm-1 和 1170~1250 cm-1 处会

有新的振动峰的出现，分别对应于接枝上的 PAA 中羧基基团上 C=O 和 C-O 的伸

缩振动。另外可以看出，在 2917 cm-1 处吸收峰强基本相同的情况下， PAA 接枝

率为 105%的样品红外谱图上 1710 cm-1 处的吸收峰强约为 PAA 接枝率 50%样品

的两倍，半定量的说明了 1710 cm-1 处峰强与 PAA 接枝率的关系。FTIR 测试结

果表明 PAA 分子已成功接枝在 UHMWPE 纤维上。 

 

图 5.4.（a）初始 UHMWPE 纤维与辐照剂量为 50 kGy 及 100 kGy 的 UHMWPE 纤维的力学

曲线；（b）辐照剂量为 50 kGy 时，具有不同接枝率的 UHMWPE-g-PAA 纤维的力学曲线；

（c）辐照剂量为 100 kGy 时，具有不同接枝率的 UHMWPE-g-PAA 纤维的力学曲线。 

要将聚合物纤维应用在水处理中还需要对纤维进行必要的力学性能测试。因

此测试了初始 UHMWPE 多孔纤维、辐照后 UHMWPE 纤维及接枝丙烯酸后

UHMWPE-g-PAA 改性纤维的力学性能，结果如图 5.4 所示。图 5.4（a）显示的

是辐照前后 UHMWPE 纤维的力学曲线，由图中可以看出，辐照导致了纤维拉伸

强度的明显降低和断裂伸长率的减小，原因为高能量 γ 射线辐照会致使聚乙烯分

子链降解[24]。初始 UHMWPE 纤维的拉伸强度约为 1.0 GPa 且断裂伸长率大于

250%。而对于辐照计量为 50 和 100 kGy 的纤维，拉伸强度分别下降至 0.48 GPa

和 0.4 GPa ，断裂伸长率分别下降至 200%和 75%。而对于接枝后的

UHMWPE-g-PAA 纤维，与辐照后但未接枝的纤维相比，其拉伸强度有稍微的增
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加。这种现象可以理解，因为接枝上去的 PAA 侧链会增加链之间的相互缠结，

从而在一定程度上增加了拉伸过程中分子链发生滑移所需要的应力，但阻止不了

分子链的断裂，所以其断裂伸长率几乎与 UHMWPE-g-PAA 改性纤维的接枝率无

关。 

5.3.4 UHMWPE-g-PAA纤维对铜离子的吸附动力学 

 

图 5.5.铜离子的吸附动力学曲线:（a）辐照计量为 50 kGy，接枝率分别为 50%和 115%的两

种 UHMWPE-g-PAA 纤维；（b）辐照计量为 100kGy，接枝率分别为 105%和 169%的两种

UHMWPE-g-PAA 纤维（铜离子初始浓度为 100 ppm，实验温度为 30 ℃）。 

室温下，对两组不同辐照计量与接枝率的 UHMWPE-g-PAA 纤维对铜离子的

吸附行为进行了测试分析，其吸附动力学曲线分别如图 5.5（a）和（b）所示。

从图 5.5（a）中可以看出，样品 PAA-50-50 和 PAA-50-115 对铜离子的吸附行为

表现出了两个吸附阶段，即铜离子在纤维上的吸附量在开始的 2 小时内先快速增

加，然后在随后的 20 小时内缓慢增加，直至趋于饱和。这表示这两种改性纤维

样品先后经历了对铜离子的初始快速吸附和随后的相对缓慢吸附的两个阶段。

PAA-50-115 样品的饱和吸附量为 63 mg/g，而 PAA-50-50 样品的饱和吸附量约为

30 mg/g。很显然，在吸附起始阶段，样品 PAA-50-115 对铜离子有一个更大的吸

附速率，且最终吸附量（即饱和吸附量）为 PAA-50-50 样品的两倍，原因为

PAA-50-115 纤维接枝率要大于 PAA-50-50 纤维。更高的 PAA 接枝率可以提供更

多的羧基——铜离子有效吸附基团。这里值得注意的是，在对样品进行 γ 射线辐

照处理的过程中，在引起聚乙烯分子链的降解的同时，也会在分子链上产生羧基

基团。但相对于接枝上去的 PAA 中的羧基含量，辐照产生的羧基含量微乎其微
[25]，可以忽略不计其对铜离子的吸附贡献。 

从图 5.5（b）可以看出，辐照计量为 100 kGy 的两个样品 PAA-100-105 和
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PAA-100-169 对铜离子的吸附行为与之前辐照计量为 50 kGy 的两个样品截然不

同。这两个样品的吸附动力学表明，纤维对铜离子的吸附在吸附开始后近 1 小时

内就快速达到了饱和状态。其最终吸附量分别为 35 和 40 mg/g。与辐照计量为

50 kGy 的两个 UHMWPE-g-PAA 改性纤维相比，辐照计量为 100 kGy 的样品显

示出了更快的吸收效率，但也表现出了对铜离子更低的吸附量。 

 

图 5.6.辐照计量为 50kGy（a）及 100 kGy（b）的 UHMWPE-g-PAA 改性纤维吸附动力学的

粒内扩散模型拟合曲线。 

为了进一步理解 UHMWPE-g-PAA 改性纤维对铜离子的吸附行为，运用了若

干动力学模型拟合了吸附动力学曲线，以解释其吸附动力学行为。如图 5.6 是粒

内扩散模型[26]的拟合结果，拟合参数 ki和相关系数 R2 如表 5.2 所示。从图 5.6（a）

中可以看出，两条斜率不同的拟合直线代表吸附过程中存在两种不同的吸附机理，

恰好印证了之前提到的辐照计量为 50 kGy 的改性纤维样品在吸附过程中存在的

两个吸附阶段。羧基对 Cu2+的吸附由两步组成，即 Cu2+先扩散至羧基周围，然

后是羧基对 Cu2+的化学吸附。因为羧基对 Cu2+的化学吸附发生的很快，几乎对

整个吸附过程的快慢不产生影响，所以铜离子在整个吸附过程的扩散是决定吸附

速率的关键因素。在吸附过程第一阶段，铜离子的扩散过程是一个 Cu2+由溶液

中向纤维表面的界面扩散[27]，是一个相对较慢的传质过程。在吸附过程第二阶

段，由于渗透效应的存在，纤维表面的铜离子会经由纤维中的孔隙向纤维内部扩

散，此时纤维孔隙内部的扩散过程成为了决定速度快慢的关键步骤[28]。在整个

吸附过程中，溶液中的铜离子首先快速扩散至纤维表面，并与表面羧基基团结合，

造成了铜离子在纤维表面的集聚，产生了表面与内部之间的浓度差，导致了铜离

子由纤维表面向内部的渗透压，从而驱使了铜离子在多孔纤维内部的渗透扩散。

而另一方面，集聚在纤维表面的铜离子会对溶液中的铜离子有一个静电排斥作用，

在一定程度上产生负作用，影响铜离子的进一步吸附。对于 PAA-50-115 样品来

说，更多的羧基基团会产生更大的吸附驱动力，故第一阶段粒内扩散速率（ki=27.6）
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要高于样品 PAA-50-50。这也导致了纤维内外更大的渗透压，从而产生了较大的

第二阶段粒内扩散速率（ki=6.0）（相对于样品 PAA-50-50）。 

表 5.2.粒内扩散模型相关参数的线性拟合结果 

样品 
第一阶段 第二阶段 qe 

ki/mg.g-1.h-0.5 R2 ki/ mg.g-1.h-0.5 R2* mg/g 

PAA-50-50 12.14 0.984 2.87 0.703 29.6 

PAA-50-115 27.57 0.972 6.00 0.956 63.0 

PAA-100-105 39.07 0.874 -0.01 -0.099 32.7 

PAA-100-169 42.69 0.965 1.26 0.760 38.1 

 

而对于辐照剂量为 100 kGy的两个样品PAA-100-105和PAA-100-169来说，

粒内扩散模型的拟合结果如图 5.6（b）所示。从图中可以看出，扩散过程只有界

面扩散一个过程，纤维孔隙内部的扩散过程受到严重阻碍，可以忽略不计。这两

个样品更高的粒内扩散速率源于纤维表面更多的羧基产生的更大的吸附驱动力。

众所周知，Cu2+与羧基间化学络合作用会形成 CuO4 四边形结构[29]，这表明一个

Cu2+需要结合周围的两个羧基基团，这由电荷守恒定律也可以得到。因此，更大

的接枝率会增加羧基与 Cu2+协同配位的概率，这也是更多的羧基会产生更大的

吸附驱动力的原因。忽略不计的纤维孔隙内部扩散过程消失的原因是由于更大计

量下，接枝上的过多 PAA 堵塞了纤维的孔隙。 

辐照剂量为 50 kGy 和 100 kGy 的 UHMWPE-g-PAA 改性纤维对 Cu2+吸附行

为的差异由纤维断面处 EDS 所测到的 Cu2+分布情况来直接证明。具体结果如图

5.7 所示。图 5.7（a）~（d）分别展示了样品 PAA-50-115、PAA-50-50、PAA-100-169

及 PAA-100-105 的断面图像及 Cu2+分布情况。图像中的十字标记和数字分别代

表了EDS测试位置及相应的Cu2+的相对含量。经 50 kGy剂量辐照过后的样品（如

图 5.7（a）和（b））在纤维中心部位显示出相对较多的 Cu2+。而对于辐照剂量为

100 kGy 的样品（如图 5.7（c）和（d）），从纤维表面到中心部位，Cu2+含量均相

对较低。这些结果有力地说明了在高剂量下接枝后纤维的孔隙被严重阻塞，阻碍

了 Cu2+由纤维表面到纤维内部的扩散。这与前面提到的粒内扩散模型中，样品

PAA-100-169 及 PAA-100-105 对铜离子的单个吸附过程的结果相一致。 

同样通过对吸附动力学进行准一级方程和准二级方程的参数拟合来进一步

解释 UHMWPE-g-PAA 改性纤维对铜离子的吸附行为。ln(qe-qt)与时间 t 之间的线

性关系说明了准一级动力学模型对实验数据的适用性。文献中很多实例表明，

Lagergren 一阶速率方程一般只对初始吸附过程拟合的很好[30]。如图 5.8（a）所
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示，本实验中，利用准一级方程对 PAA-50-50 和 PAA-50-115 样品的吸附行为进

行拟合，可以拟合成两个线性部分。这表明，样品中存在两个扩散过程，即一个

初始快速扩散过程和随后的较慢扩散过程 [31]。而对于 PAA-100-105 和

PAA-100-169 样品来说，只有初始一个小时内的吸附过程可以用准一级速率方程

进行拟合，如图 5.8（b）所示。此后，由于 ln(qe-qt)数据的误差与 qe-qt 的差值成

反比，当 qt接近于 qe时，实验上 ln(qe-qt)与时间 t 的数据离散性越明显[22]。这一

性质与吸附过程中第一阶段快速吸附平衡，没有后续孔隙内扩散的结果相一致。 

 

图 5.7.吸附 Cu2+后 UHMWPE-g-PAA 改性纤维的断面 SEM 及 EDS：（a）PAA-50-115；（b）

PAA-50-50；（c）PAA-100-169；（d）PAA-100-105。（图中十字标记及数字分别表示 EDS 探

测点及相应位置处铜离子的质量含量。） 

根据公式 5.3 所示，线性拟合结果中的斜率和纵轴上的截距分别对应于

Lagergren 一级速率方程中的速率常数 k1和平衡吸附量 qe。拟合得到的相应参数

具体见表 5.2。可以看到，PAA-50-50 和 PAA-50-115 样品具有一个较大的 k1 值（分

别为 0.411 和 0.462）和较小的 k’1 值（分别 0.247 和 0.104），分别对应于起始阶

段的快速吸附过程和随后的较慢吸附过程。这和粒内扩散模型中所讨论的快速界
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面扩散和慢速孔隙内扩散两过程相一致。而 PAA-100-169 和 PAA-100-105 样品

在初始快速吸附阶段具有更大的 k1 值（3.74 和 2.75）。除此以外，由准一级动力

学模型拟合计算得到的 qe 值和实验结果不一致，这表明准一级动力学模型并不

适合来预测吸附过程中的平衡吸附量。 

 

图 5.8.辐照剂量为 50 kGy（a）和 100 kGy（b）样品的 Cu2+吸附动力学的准一级动力学曲线。 

表 5.3.准一级动力学模型线性拟合得到的相应参数的结果 

样品 

第一阶段 第二阶段 

k1/h
-1 qe/mg.g-1 k'1/h

-1 qe/mg.g-1 

PAA-50-50 0.411 28.3 0.247 19.7 

PAA-50-115 0.462 63.8 0.104 29.7 

PAA-100-105 3.74 24.1 — — 

PAA-100-169 2.75 35.6 — — 

 

吸附动力学数据同样也利用准二级动力学模型（公式 5.4）进行了拟合，如

图 5.9 所示。由图中可以看到，在整个吸附过程中，所有实验数据均可以恰好拟

合成 t/qt 与时间 t 之间的线性关系。相应的拟合参数如表 5.4 所示。这表明，

UHMWPE-g-PAA 改性纤维对铜离子的去除机理是化学吸附，其中包含金属离子

与羧基基团之间的配位[32]。四个样品的准二级动力学模型拟合的相关系数均非

常接近于 1，这说明了此模型的可适用性。拟合得到的 qe值也与实验真实值（见

表 5.2）吻合较好。 
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图 5.9.辐照剂量为 50 kGy（a）和 100 kGy（b）样品的 Cu2+吸附动力学的准二级动力学曲线。 

表 5.4.准二级动力学模型线性拟合得到的相应参数的结果 

样品 k2/g.h-1.mg-1 R2 qe/mg.g-1 

PAA-50-50 0.0218 0.9950 31.3 

PAA-50-115 0.00831 0.9981 66.5 

PAA-100-105 1.14 0.9997 32.9 

PAA-100-169 2.52 0.9993 38.8 

表 5.5.不同纤维对初始浓度为 100 ppm 的铜离子的吸附量对比 

吸附材料 Cu2+吸附量 (mg/g) 参考文献 

PP-g-PAA with DG=120% 8 [33] 

PET-g-PAA with DG=95% 20 [17] 

PET-g-MAA with DG=47% <20 [18] 

UHMWPE-g-PAA with 

DG=115% 
63 this work 

 

为了说明本实验中改性纤维对铜离子的高效吸附性，将 UHMWPE-g-PAA 改

性纤维与其他几种具有相似 PAA 或 MAA 接枝率的改性纤维进行了对比。同样

对初始浓度为 100 ppm 的铜离子进行吸附，得到的最终吸附量如表 5.5 所示。由
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表中可以看出，本实验得到的 UHMWPE-g-PAA 改性纤维的最佳吸附量为 63 

mg/g，而其他改性纤维虽然具有类似的 PAA 或 MAA 的接枝率，即具有含量相

当的羧基基团，但对铜离子的吸附量远小于 UHMWPE-g-PAA 改性纤维。这主要

是因为 UHMWPE 纤维的多孔结构和高比表面积，使得接枝上的 PAA 可以与污

水进行充分接触，能够更有效的利用接枝上去的羧基基团。结合 UHMWPE 纤维

本身的力学强度高，使得 UHMWPE-g-PAA 改性纤维作为一种重金属离子的吸附

材料，在污水处理方面具有很大的应用前景。 

5.4 结论 

本章中，基于辐照接枝的方法，利用丙烯酸对 UHMWPE 多孔纤维进行接枝

改性，制得了 UHMWPE-g-PAA 改性纤维。纤维基体中的多孔结构有利于提高比

表面积和改善接枝上的官能团与溶液的接触情况。本实验考量了辐照剂量及接枝

率对改性纤维在溶液中对 Cu2+吸附行为的影响，也考察了接枝时间及辐照剂量

对纤维接枝率的影响。实验表明，接枝率在辐照剂量为 60 kGy 及反应时间为 2

小时时达到饱和状态。吸附实验表明，辐照剂量由 50 kGy 增大至 100 kGy 时，

UHMWPE-g-PAA改性纤维的吸附量并未增加反而减小。最高吸附量达到63 mg/g，

对应的改性纤维样品为 PAA-50-115。利用粒内扩散模型来拟合吸附动力学曲线

发现，辐照剂量为 50 kGy 的两个样品吸附过程中存在两个扩散阶段，即一个快

速界面扩散过程和一个较慢的纤维孔隙内扩散过程。而对于辐照剂量为 100 kGy

的两个样品，吸附过程只存在一个快速界面扩散过程。过高的辐照剂量和接枝率

使得孔隙堵塞，最终导致孔隙内的扩散过程受到抑制。同时，吸附动力学曲线可

以用伪二阶动力学模型拟合得很好，说明铜离子在 UHMWPE-g-PAA 改性纤维上

是一个化学吸附过程。此外，UHMWPE-g-PAA 改性纤维还具有较高的力学强度

（> 0.4Gpa）。UHMWPE-g-PAA 的多孔特性和高力学强度使其在水处理领域具有

广阔的应用前景。 
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第 6章 总结与展望 

6.1 总结 

UHMWPE 材料由于优异的机械强度、良好的耐腐蚀性及优良的耐低温性、

价格相对较低等优点，被普遍应用于医疗、环保及能源等各个领域。作为一种

UHMWPE 多孔材料，由湿法工艺制备而成的 UHMWPE 微孔膜（即湿法隔膜）

被用作锂电池隔膜。目前，国内湿法隔膜大多属于中低端产品，高端产品多依赖

于进口，想要提升湿法隔膜品质，就必须要深刻理解不同加工工艺下微观形变过

程。UHMWPE微孔膜和多孔纤维的制备过程包括凝胶挤出、单向或者双向拉伸、

溶剂萃取、干燥等工艺。这其中涉及温度、拉伸等多个外场作用下多尺度结构演

化过程。深入理解其拉伸过程中的微观结构演变机理，建立加工-结构-性能关系

是微孔膜和纤维结构、性能的精准调控的关键。作为二维材料，微孔膜加工过程

需经历纵向和横向二维应力场和温度场的耦合作用。UHMWPE 微孔膜在二维应

力场及温度场共同作用下的微观结构演化过程研究至关重要。超高分子量聚乙烯

多孔材料除了作为湿法隔膜外，还可以被用于其他领域，例如水处理和吸附重金

属离子。而拓展 UHMWPE 多孔膜的用途对于改善多孔材料体系具有十分积极的

作用。 

基于此，本论文主要研究成果如下： 

（1）通过宽角 X 射线衍射（WAXD）和扫描电镜（SEM）研究了在熔点附

近温度下，聚乙烯凝胶铸膜在二维应变空间内异步双向拉伸过程中的形变机理。

结果表明，在纵向拉伸过程中，通过熔融重结晶，原始的堆叠片晶逐渐转变成了

纤维晶。而在横向拉伸过程中，根据纵拉比不同，存在三种形变机理，即：（1）

在小的纵拉比下，沿 MD 微弱取向的堆叠片晶被拉伸经熔融重结晶生成了横向

方向上的纤维晶；（2）在中等纵拉比从 4 到 6 的情况下，初始的堆叠片晶继续被

拉伸而熔融，同时沿 MD 取向的纤维晶被拉伸倾斜，伴随着 TD 上取向纤维晶的

形成；（3）在大拉伸比从 7 到 8 时，微纤被撕裂成更细的微纤或者纤维晶，而后

被拉伸倾斜，横拉后期有少量 TD 纤维晶的生成。最后绘制了二维应变空间内的

晶体形貌相图，为工业中制备具有理想结构和形貌的 UHMWPE 微孔膜的最佳加

工窗口提供指导。 

（2）通过 WAXD 及 SEM 研究了温度、双向拉伸外场作用下 UHMWPE 微

孔膜力学行为及微观结构演化机理。结果表明，UHMWPE 微孔膜扩孔机制有四
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个，即（a）孔径增大；（b）纤维细化，直径减小；（c）孔数量增多；（d）纤维

层间滑移分离。从低温到高温存在三种不同的微观形变过程，四种扩孔机制所占

主导各不相同。即（1）低温 60 ℃时，UHMWPE 微孔膜内部发生晶体的马氏体

相变及无定型化，表面孔隙率几乎不变，真实孔隙率的稍微增加来自于纤维层间

的滑移分离；（2）中温 80 至 100 ℃下，UHMWPE 微孔膜在双向拉伸过程中在

二维应力作用下发生晶体的滑移和撕裂，纤维明显变细，孔径与孔数量稍微增大，

纤维层间滑移明显，纤维的变细与纤维层间滑移对真实孔隙率的增加起主导作用；

（3）高温 120 至 130℃下，聚乙烯晶体在二维应力和热耦合作用下发生熔融重

结晶形成新纤维，孔径明显增大，孔数量明显增多，纤维层间也存在滑移分离，

三者耦合使得真实孔隙率增加。本章研究内容为微孔膜定构加工提供依据，为工

业中高孔隙率聚合物薄膜的制备提供新的思路。 

（3）通过异步双向拉伸工艺，我们获得了一种聚乙烯纳米纤维膜。这种纤

维膜中纤维直径在 30~40 nm 范围内，平均孔径在 19~26 nm 之间。聚乙烯纳米

纤维膜的力学性能，例如杨氏模量和断裂强度是传统电纺纳米纤维膜的 10 倍左

右，这拓展了纳米纤维膜在对机械强度要求较高的高端领域的应用。分离试验表

明聚乙烯纳米纤维膜可以有效截留住分子量大于等于 100 kDa 的大分子，展示了

制备的薄膜在微滤领域的潜在应用。 

（4）通过辐照接枝的方法利用丙烯酸单体对 UHMWPE 多孔纤维进行接枝

改性，制得了 UHMWPE-g-PAA 改性纤维。纤维基体中的多孔结构有利于提高比

表面积和改善接枝上的官能团与溶液的接触情况。实验中考量了辐照剂量及接枝

率对改性纤维在溶液中对 Cu2+吸附行为的影响，也考察了接枝时间及辐照剂量

对纤维接枝率的影响。实验表明，接枝率在辐照剂量为 60 kGy 及反应时间为 2

小时时达到饱和状态。吸附实验表明，辐照剂量由 50 kGy 增大至 100 kGy 时，

UHMWPE-g-PAA改性纤维的吸附量并未增加反而减小。最高吸附量达到63 mg/g，

对应的改性纤维样品为 PAA-50-115。利用粒内扩散模型来拟合吸附动力学曲线

发现，辐照剂量为 50 kGy 的两个样品吸附过程中存在两个扩散阶段，即一个快

速界面扩散过程和一个较慢的纤维孔隙内扩散过程。而对于辐照剂量为 100 kGy

的两个样品，吸附过程只存在一个快速界面扩散过程。过高的辐照剂量和接枝率

使得孔隙堵塞，最终导致孔隙内的扩散过程受到抑制。同时，吸附动力学曲线可

以用伪二阶动力学模型拟合得很好，说明铜离子在 UHMWPE-g-PAA 改性纤维上

是一个化学吸附过程。此外，UHMWPE-g-PAA 改性纤维还具有较高的力学强度

（> 0.4Gpa）。UHMWPE-g-PAA 的多孔特性和高力学强度使其在水处理领域具有

广阔的应用前景。 
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6.2 展望 

基于本论文研究基础，作出如下展望： 

根据第一部分工作，双向拉伸过程是由 MD 和 TD 拉伸过程耦合在一起的，

作为前驱膜的流延铸片被依次沿着 MD 和 TD 方向进行拉伸，最终膜的形态与性

能除了受两方向的拉伸比影响外，还与拉伸温度密切相关，因此拉伸温度对最终

隔膜的微观结构与性能的影响同样值得研究。此外，对于流延铸片的微观结构与

最终隔膜的结构及性能之间关系的研究也值得考虑。 

根据第三部分工作，UHMWPE 多孔膜单纯作为过滤膜会受限于聚乙烯本身

的疏水性，使得水通量及耐污染性受到影响，如何在此基础上对 UHMWPE 多孔

膜进行进一步改性，使其能够顺利用于超滤膜值得考虑。 

UHMWPE多孔膜除了用于隔膜和水处理方面外，还能够用于其他哪些方面，

以及怎样根据需求进行进一步的微观结构调控也是需要展开研究。 
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