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摘要

摘要

高分子作为一种新兴的有机合成材料广泛的应用在现代社会的各个领域，

而其中有三分之二为结晶性高分子。因此，对高分子结晶的研究具有重要的应

用意义。与小分子不同，长链结构的高分子具有很高的构象熵，其结晶过程不

仅受到温度控制，还极大地依赖于分子链构象。而在实际加工过程中，流动场

的施加几乎不可避免，分子链也因此会发生强烈的变形。分子链变形会使高分

子的结晶发生动力学加快、晶体形貌改变等变化，这就是通常所说的流动场诱

导高分子结晶。由于潜在的对产品性能进行调控的可能性，流动场诱导的高分

子结晶在过去几十年里一直都是高分子物理的研究热点之一。可以看出，流动

场诱导高分子结晶研究的中心问题在于建立分子链变形和结晶行为的对应关系。

本论文中介绍了基于窄分布的聚氧化乙烯(PEO)开展的流动场诱导高分

子结晶的研究，给出了长期以来缺失的链取向和弱链拉伸对结晶影响的差异，

揭示出链变形松弛在区分二者中的重要作用。研究手段主要采用伸展流变和同

步辐射小角X射线散射。基于伸展流变我们可以获得一定的分子链变形信息，

结合时间分辨的同步辐射小角x射线散射结构检测则可以进一步的将链变形和

结晶关联起来。具体研究内容如下：

(1)在小应变的情况下研究了取向松弛对长周期时间演化的影响。实验发

现，固定应变1．2改变应变速率时，当应变速率超过一定值后长周期演化规律

发生从单调下降到初期上升的转变。我们认为高度取向的情况下，拉伸停止后

分子链的松弛导致线成核密度下降，即晶核之间的距离增大。时间平均来看则

长周期会有一段上升。基于已有的微流变理论我们对这一松弛影响的结晶过程

进行了理论描述。通过拟合发现理论模型能够较好的描述实验结果。

(2)实验上给出了拉伸过程中结构变化导致的链拉伸对结晶的影响。在低

温拉伸下PEO在拉伸过程中已经发生结构变化，这使得缠结的熔体网络进一步

被形成的结构所交联，二者共同组成一个瞬时的物理交联网络。在该交联网络

中分子链更容易被拉伸，力学响应上则表现为强烈的应变硬化现象。实验发现

长周期的时间演化对链拉伸的发生比较敏感，一方面初始值发生阶跃式的增大，

另一方面演化趋势变为下降，与取向情况的上升不同。

(3)利用PEO／NaBr共混体系研究了异质结构存在下的流动场诱导结晶。

异质结构，如纳米粒子、流动场施加过程中生成的晶体等，．都会改变熔体的流

变性质，进而影响分子链变形和后续结晶行为。在使用的模型体系中，PEO和
T



摘要

NaBr会形成高熔点的复合晶体，其依然保持高分子的片晶结构。实验发现随复

合晶体含量增加熔体出现应变硬化现象，长周期随时间的演化也相应发生变化。

在所有研究的浓度下没有发现串晶结构的生成。

(4)研究了PEO端基交联网络结晶过程对自身的反馈效果。交联网络由

于链构象变化可以长久保持，相比自由熔体具有更好的宏观应变一微观分子链变

形对应关系。而在拉伸诱导的结晶过程中，结晶度的提高会使应力逐渐释放，

分子链变形发生松弛。实验发现这种链松弛使分子链运动性增强，结晶初期形

成的晶体趋向于进一步增大尺寸。单纯从散射花样只能判断有晶体增大过程，

而结合应力数据的振荡下降则进一步说明尺寸增大通过已有晶体的熔化一融合进

行。

本论文的主要创新点如下：

(1)利用长周期随时间演化的差异来区分不同的链变形对结晶的影响，跳

出了通过晶体形貌变化判断链变形一结晶关系的传统方法。现有研究认为强烈的

链拉伸发生对应着串晶结构的生成。而对于链取向和弱链拉伸，由于晶体形貌

没有明显变化，二者难以区分。但考虑到链变形与结晶的关联性，不同的链变

形及其松弛过程可能会影响结晶的时间演化。实验上我们的确发现长周期的时

间演化与链变形密切相关，并在此基础上给出了更为细致的分子变形一结晶行为

对应关系。

(2)利用PEO和无机盐的相容性设计了PEO／NaBr共混模型体系，研究

了异质结构(PEO／NaBr复合晶体)对熔体流变性质和结晶的影响。该体系有两

大优势，一是能够可控的调节异质结构的含量，二是避免了纳米粒子的表面效

应，可以得到较为真实的熔体流变性质变化及其对结晶的影响。

(3)实验技术上结合了高时间分辨的同步辐射小角X射线散射和伸展流变，

区别于一般研究中流变检测结合离线结构分析及单纯的结构检测。这对于建立

高分子链变形一结晶行为关系十分必要。

关键词：流动场结晶缠结链松弛物理交联网络端基交联
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Abstract

ABSTRACT

Polymers are widely used in the modem lire aS a developing organic material．

Two．thirds of polymers being used are crystallizable．Naturally research about the

crystallization of polymer is very important．While different from the small molecules，

polymer owns rather hi班conformational entropy,which originates in the long chain

character．The conformational entropy makes crystallization of polymer depend Oil

not only the temperature but also the chain conformation．0妇曲e other hand,flow is

inevitable during the processing of polymer，which will lead to great chain

deformation．The deformation can accelerate the crystallization kinetics and modify

the morphology of crystal．This is the commonly referred flow—induced crystallization

of polymer(FIC)．Since the potential of tuning the property of products，FIC of

polymer has been a focus in research of polymer physics in the past decades．The

central issue of FIC is to establish the relation between chain deformation and

crystallization．

In this thesis FIC researches based 013 IlalTOW—dispersed polyethylene oxide

O'EO)ale introduced．The different effect of chain orientation and weak chain stretch

On crystallization is demonstrated,where relaxation of chain deformation plays all

important role．Technically the synchrotron radiation small angle X-ray scattering

(sAxs)and extensional theology are combined．Qualitative information about the

chain deformation can be obtained by theological mellsuremellt,and the structure

evolution during crystallization is monitored by SAXS．The combination makes it

possible to correlate the chain deformation and crystallization directly．The results life

summarized嬲follows：

(1)The efleet of relaxation of chain orientation On the time evolution of long

period is investigated．The strain is set constant 1．2 and the strain rate gradually

increases．It is found that the evolution trend of long period in the early stage will

change from decrease to increase when the strain rate passes 10 S-1．It is assumed that

in the hi曲orientation case，the linear nucleation density will decrease when chain

relaxation happens．thus the distance between two nuclei will increase with time．

Consequently,the time-averaged long period will increase．A theoretical description

of this process is proposed based Oil the mierorheologieal model．A good agreement

with the experiment is achieved through fitting．

(2)Experimentally the effect of el'lain stretch induced by crystallization during

III
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Abstract

extension on FIC is shown．Crystallization call happen during stretching under a

relatively low temperature．The formed crystals will physically crosslink the

entanglement network of melt．A transient network composed by the crystals and free

melt will form．In this network chain stretch can happen at a much lower strain rate，

which corresponds to the significant strain hardening in stress-strain curve．It is found

that the long period is sensitive to the OCCUlTenCe of chain stretch．，nle changes

include ajump in the initial value and the two-step decreasing in trend．

(3)FIC of the heterogeneous melt is investigated，where a model system，

PEO／NaBr blend，is used．111e heterogeneous component，e．g．nanoparticles，crystals

formed during flow，will affect the deformation of polymer chain and the subsequent

crystallization．In the investigated system，PEO and NaBr will form a crystalline

complex wim high melting point．The s缸uctuI．e maintains the folded chain character

of lamellar crystal．Increasing the content of the crystalline complex，strain hardening

will happen and the long period evolution changes correspondingly．No shish forms in

the investigated concentration range．

(4)The feedback effect of crystallization in the end-linked PEO network is

investigated．Compared to the free melt，the relaxation of crosslinked network is

negligible and a better correspondence between microscopic chain deformation and

macroscopic strain Can be obtained．Meanwhile，during the strain induced

crystallization of crosslinked network，the increase in crystallinity will lead to a

release of macroscopic stress，which corresponds to the relaxation of the microscopic

chain deformation．It is found that the relaxation enhances the chain mobility of the

amorphous and facilitates the increase of crystal dimension．111e increase Can be

concluded by the evolution of scattering pattern,while a melting and fusing

mechanism is further revealed through the oscillated stress．

The major innovations are summarized as follows：

(1)The time evolution of long period is used to differentiate the effect of chain

orientation and weak chain stretch on flow—induced crystallization of polymer．Tllis is

totally different from the traditional way that correlating the chain deformation and

crystallization through the morphological change of crystal．Commonly a strong chain

stretch is assigned to the formation of shish-kebab structure．删le for the chain

orientation and weak chain stretch cases，the morphology keeps as oriented lamellar

stack．It is impossible to distinguish the two cases from the morphology．Given the

determinant effect of chain deformation on crystallization，the time-dependent chain

IV
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deformation during the relaxation process may show some influences on the structure

evolution．Experimentally it is found that the evolution of long period shows a close

relation、)l，im the chain deformation．A more detailed chain deformation and

crystallization correlation is given based on these findings．

(2)The formation of crystalline complex in PEO／NaBr blend is made used to

investigate the FIC ofthe heterogeneous melt．This model system has two advantages：

First the content of the heterogeneous particle can be easily altered．Second，the

surface interaction between heterogeneous particles and polymer chains is minimized，

since the crystalline complex maintains the folded chain character．This is important

in differentiating the effect of rheological property and surface interaction．

(3)Technically the extensional theology and in—situ synchrotron radiation SAXS

are combined，different from the ex—situ structure analysis assistant rheological

research and pure in．situ s伽】ctllre detection．This is crucial in establishing the relation

between chain deformation and crystallization behavior．

Key Words：flow,crystallization，entanglement，chain relaxation,physical

crosslinking network，end-linked network
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第一章绪论

1．1 引言

第一章绪论(流动场诱导的高分子结晶)

材料科学是研究人类生产生活中改造和使用对象的学科，其在现代科学研

究中无疑占据着非常重要的地位。作为材料科学的重要分支，高分子学科也因

高分子材料的广泛应用而备受关注。高分子是20世纪新兴的一种有机合成材料，

具有密度小，成型加工容易、成本低等优势。经过60年的发展，高分子制品在

日常生活的各个方面都有广泛应用，比如常见的各种塑料制品、薄膜、纤维织

物等等。除此以外，高分子在军事航天等领域也开始部分取代传统的金属材料，

比如超高分子量聚乙烯制成的防弹衣和工程塑料制成的汽车保险杠。高分子之

所以能够得到如此广泛的应用，除了化学结构不同带来的品种多样性以外，还

得益于其多层次的结构。在使用的高分子中，大约有三分之二为结晶性高分子。

这些产品的性能受到晶体形貌、晶型、结晶度和取向情况等多方面的影响，从

而使得同一种高分子材料能够表现出不同的性能。显而易见，如何调控结晶性

高分子的织态结构就成为高性能化高分子材料的关键。实践表明流动场能够极

大的改变高分子的结晶动力学n’21和晶体形态，这正好符合产品性能多样化的需

求。另一方面，大多数高分子的加工工艺都不可避免的引入拉伸和剪切流场，

这就使得在利用流动场的同时减少其带来的负面效果也尤为重要。这些需求共

同催生了流动场诱导高分子结晶这一热点研究领域。

经过几十年的研究，学术界对流动场诱导的高分子结晶已经有了丰富的现

象积累和认识，总结如下：1)区别于小分子，高分子在流动场下会发生链变形，

导致构象熵发生变化。这是流动场改变高分子结晶过程的物理根源。2)分子量

比较大的长链在流动场诱导结晶中起主导作用。由于长链的松弛时间长，在外

场下分子链变形更大并且松弛更慢，从而导致更为明显的结晶行为变化。[3吲3)

强流动场会导致球晶到串晶的结构转变。溶液中强拉伸场下分子链会发生coil．

stretch转变，∞’83从而形成伸直链晶核，而在熔体中这一转变可能局限于链段

尺度。四1点状核到伸直链晶核的转变导致了球晶到串晶的形貌变化。n¨23 4)

流动场会导致新晶型的出现或者不同晶型含量的改变。n3_钔基于这些认识，一

些半定量或经验性的模型被用来描述特定条件下的流动场诱导结晶过程，比如

基于链构象变化计算的微流变理论，n5’161基于连续介质力学的应力一链弹性能

关联的经验模型n 7’181等等。可以看出，无论是理论还是实验，流动场诱导结晶

研究的中心问题都是建立分子链变形和结晶行为的对应关系。
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完整的应变范围可分为链取向、弱链拉伸和强链拉伸三个区域。本章第二

部分将介绍已有大量研究的强链拉伸下的结晶情况，即串晶生成的研究。通过

对整个过程的回顾，展示从早期接近静态的形貌学研究到近期松弛参与的结构

演化研究的转变，突显出时间依赖的分子链变形在结晶过程中的作用。第三部

分为含异质结构的熔体中微观链运动与宏观流变性质的简单介绍。这对于理解

有晶体生成的情况下，原有相互缠结的分子链在外场下的变形尤为重要。最后

一部分为简短的总结，介绍流动场诱导结晶研究面临的问题，以及我们在链取

向和弱链拉伸情况下相应的一些工作。

1．2强链拉伸下的流动场诱导结晶

高分子链一般被认为处于无规线团状，当外场应变速率足够高时会发生链

取向和拉伸。在外场停止后，链变形会逐渐松弛，趋向于初始的无规线团状。

同时，流动场诱导的结晶也会发生。二者在时间上的重叠会导致相互之间的影

响，那么结晶过程也应该呈现出一定的时间依赖性。然而这一点在过去几十年

里并没有受到足够的重视。

从研究历史看，流动场诱导结晶的基础研究经历了从形貌研究到时间演化

的转变。高分子的长链特性使得其结晶过程与小分子有很大区别。虽然链上的

原子也按照和小分子相同的晶格排列，但由于各原子之间由化学键相连，晶体

如何形成存在很长时间的争论。电镜结果表明稀溶液中高分子形成的为薄片状

晶体，一般称为片晶。现在普遍接受的图像为折叠链模型，即分子链在排入晶

格后链端折回再次排入晶格，从而形成分子链垂直于表面的片晶。n朝随后在搅

拌的聚乙烯溶液中又发现了新的晶体形貌，即串晶结构(shish．kebab结构)。∞3

串晶结构被证明是由中心的伸直链晶体和外延生长的折叠链片晶组成，能够制

成超强纤维或者提高单向的拉伸强度。在随后的几十年里，流动场诱导结晶的

基础研究一直集中在串晶的生成上。然而早期由于注重形貌学的研究，同时也

缺乏时间分辨的原位研究手段，因此描述上一直停留在串晶精细结构和生成条

件上。2000年以来基于同步辐射装置提供的高时间分辨的检测手段，研究内容

开始关注串晶生成的时间演化，链松弛与结晶的关系才逐渐被揭示。

下面将主要介绍串晶生成的研究进展，通过展示从研究串晶形貌到研究松

弛参与的动态结构演化的转变，逐步揭示出链松弛在流动场诱导结晶中的作用。

1．2．1晶核形态的突变一单链拉伸还是缠结网络拉伸

1965年，Pennings在搅拌的溶液中发现纤维状的晶体(见图1．1)。t20]Eg镜

照片表明除了有片晶附生的纤维存在以外还有光滑的纤维出现。熔融实验发现

2
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部分晶体直到151 oC完全熔融，推测可能存在伸直链晶体。后续实验表明这种

纤维状晶体是由中心的伸直链晶体和外延生长的折叠链片晶组成，也就是现在

所说的串晶结构。那么中心的伸直链晶体是如何生成的呢?Pennings发现串晶

的生成与泰勒涡(Taylor Vortice)的出现有一定关联，因此推测这种流场的不

稳定性导致了串晶结构的生成。【2l】为了验证这一观点，Pennings比较了没有二

次流动的平面剪切流的结晶情况。在同样的剪切速率下，样品只有在降低温度

(约10度)的情况下才会产生少量的纤维状晶体，这在一定程度上确认了他的

推测。通过分析，Pennings认为在二次流动存在的情况下局部流场会存在拉伸

流，这导致生成伸直链晶体(见图1．2)。拉伸流而并非简单剪切流导致串晶的

生成被广泛接受，因为剪切流场存在旋转分量，相比拉伸流场对分子链施加的

变形要小。

图1．1 P锄-IliIlgs观察到的串晶电镜照片。【20】

a

图1．2(a)Taylor涡示意图。中间为旋转轴，

Taylor涡下生成的串晶聚集体实物图。【21】

b

黑色实线代表形成的纤维状串晶。(b)

针对拉伸流场导致的串核生成Keller开展了一系列工作。为了产生拉伸流

场，Keller设计了多种装置，包括单喷头【81和双喷头吸入装置【71，四辊轴装置。
[22】

’
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fluid flow
lin鹤

a b

图1．3(a)双喷头吸入装置示意图。(b)双喷头装置结合双折射的实物照片。[7】

利用双折射，Keller发现稀溶液中的分子链在一定条件下会出现明显的线状双

折射信号，这意味着分子链被强烈拉伸(见图1．3b)。双喷头的实验进一步表明

在一定的应变速率下，分子链只存在两种可以稳定存在的构象，即无规线团和

完全伸直。这与de Gennes的理论预测一致。基于这些结果，Keller认为稀溶液

中生成的串核(shish)是分子链经过coil．stretch转变完全伸直后得到的。

Concentration———· ConcenLration————》

图1．4 Keller提出的两个临界剪切速率与体系浓度的关系。(a)随浓度增加coil．stretch

转变一直存在。(b)随浓度增加网络拉伸先于coil．s仃etch转变发生。[23】

需要指出的是，在亚浓溶液里(超过临界交叠浓度)，单链的coil．stretch转

变会首先发生。继续增大应变速率，实验上会观察到整个视场的双折射信号，

即类似于网络的拉伸。【23】这就引出一个问题，即当溶液浓度不断增大，是发生

单链的coil．stretch转变还是整个缠结网络的拉伸(见图1．4)。为了回答这个问

题，Keller对聚乙烯熔体以及交联网络的拉伸诱导结晶也做了研究。【24'25】从产

生的晶体形态看，和溶液中形成的串晶结构十分类似，因此Keller认为在熔体

4



第一章绪论

中单链的coil—stretch转变也能发生。与此相对，Pennings基于凝胶纺丝中串晶

的生成提出串核是由拉伸的缠结网络形成的。【26]近期的研究大部分认为在熔体

中单链很难被完全拉伸，更可能只是缠结网络中一部分链段拉直之后形成串核。

[27-29]2005年纽约大学石溪分校的Hsiao教授用电镜观察到多个串核穿过同一片

晶，对缠结网络中一部分链段拉直之后形成串核的观点给出了较为明确的支持。
【9】

1．2．2初始晶核形态决定的晶体形貌

在流动场诱导结晶通常使用的过冷度下，高分子熔体的自然成核非常慢，

导致很低的成核密度。施加流动场之后，由于成核位垒的降低，成核密度会发

生数量级的提高。对于弱的流场，通常会形成所谓的点状核(point．1ike nuclei)，

最终生长成为(变形)球晶。而在强流场下，会先形成串核，经过外延生长后

形成串晶结构。可以看出，球晶与串晶的形成取决于初始的晶核形态，生长过

程并不影响最终的形态。

对于串晶，虽然串核决定了晶体形态，其还存在着多级的精细结构。早在

Permings发现串晶之初，电镜照片就观察到带有明显片晶的纤维状晶体和表面

光滑的纤维状晶体。后面Keller和Pennings都开展了大量的溶剂高温洗脱这些

纤维结构的工作。实验发现外面的大尺寸的片晶被溶剂洗掉后，内部的核

(micro shish．kebab)还具有与宏观串晶(macro shish．kebab)相同的结构(图

1．5a)。他们认为这两种稳定性完全不同的外延生长片晶分别对应于串核上悬挂

链和后期附生生长的自由链的结晶。口㈣23日本京都大学Kanaya教授课题组利用

中子散射进一步给出串晶结构在空间上可能发生聚集，形成宏观上的棒状晶体

(图1．5b)。∞文341宽角X射线散射数据表明片晶除了沿拉伸方向取向外还会呈

现出近似均匀的弱取向情况(图1．5c)，这被解释为低应力下片晶生长过程中发

生旋转。[35。371

一·—‘；；；．；；；i-
_‘；；；；—；；曩—·
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图1．5(a)micro shish．kebab和macro shish．kebab。(b)串晶的聚集体。

应力水平下的片晶和相应的宽角X射线散射花样。m1

副。计。p
c
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1．2．3串晶结构的形成条件

在解决了串晶结构的问题之后，研究重心逐渐转向串晶的生成条件，研究

对象也从稀溶液变为稠密的熔体。这部分研究思想上延续Keller的coil．stretch

转变，即诱导串晶生成需要超过临界应变速率并且分子链在流场中停留足够时

间，高分子量的分子链更容易被拉伸。

1999年美国JJn,J,l,I理工大学的Komfield首先利用自制的平面流挤出装置研究

了聚丙烯的剪切诱导结晶，【38】该装置的控制变量壁面应力对应着一定的剪切速

率。实验采取了和以前研究不同的short．term shear方法，保证了在剪切过程中

熔体不发生结构变化，从而将成核和生长分离开来。实验发现只有当壁面压力

达到一个临界值后结晶动力学才会有明显的加速，而延长剪切时间动力学会到

达平台。当壁面应力超过某个临界值，同时剪切持续一定时间后，会在壁面附

近出现高度各向异性的取向结构，其能够在高于聚丙烯熔点的温度下保持一段

时间。这十分类似于溶液中观察到的具有更高热稳定性的串核。可以看出，临

界壁面应力(即临界剪切速率)和剪切时间(剪切应变)是生成这种结构的必

要条件。这与Keller在稀溶液中看到的单链coil．stretch转变的条件完全一致。

2000年开始，纽约州立大学石溪分校的Hsiao利用linkam剪切热台结合同步辐

射小角X射线散射也开展了一系列的工作。在首先研究的聚丙烯体系中，应变

保持不变而剪切速率增加，整个结晶过程由小角X射线散射原位检测。实验发

现生成的晶体可以被分为取向和各向同性两部分。通过二者的散射强度比可以

计算取向部分所占百分比，结合分子量分布信息，可以推测取向发生的临界分

子量。通过拟合他们得到了类似于Keller在稀溶液中发现的临界分子量．应变速

率的幂指数型标度关系。[4’5】为了进一步回答应变和应变速率对串晶生成的影

响，他们设计了两组更为系统的实验：1)保持剪切时间不变改变剪切速率；2)

保持剪切速率不变改变剪切时间。实验发现同样的应变下，高剪切速率．短剪切

时间的组合比低剪切速率．长剪切时间的组合对取向和串晶生成促进作用更明显。

【39】我们课题组也对宽分布的聚乙烯进行了研究。发现当应变速率大于某一值之

后生成串晶的临界应变都保持1．57不变。这个应变远小于分子链完全伸直所需

要的应变。【删

需要指出的是，单纯的应变速率并不能很好的描述流场强度，用松弛时间

约化的应变速率更具普适意义。同样的剪切速率对不同分子量及分子量分布的

高分子而言，其强度差异非常大。这种差异不仅使实验参数的选择具有盲目性，

也使不同报道之间的比较十分困难。2001年意大利都灵理工大学的Gdzzuti基

于Doi．Edwards(DE)理论提出了描述流动场诱导结晶的微流变理论。【l6】该理

论中为了统一流场参数与分子参数，提出用Deborah数(DP)，即分子链终端松

6
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弛时间(rd)与应变速率的乘积，作为统一描述流场强度的参数。从流变的角

度考虑，当De<1时外场施加的变形会很快松弛掉，即不会发生明显的变形。

而当De>l时，分子链松弛速度小于外场施加应变的速度，分子链会发生取向

甚至拉伸。这种做法使得从线性区流变数据求得De来选择剪切速率成为标准

做法。2003年美国麻省大学的Winter教授利用小角激光散射、偏光显微镜等手

段研究了聚丙烯的剪切诱导结晶。【4l】实验发现在固定应变为600的情况下，当

De>1时，大量的串晶在结晶后期出现(这里Deborah数被称作Weissenberg

数。)；而当De<1时，结晶后期只出现类似于静态结晶的球晶，但动力学可能

有明显的加快。在后面的研究中经常使用类似于De的约化应变速率解释串晶

的生成与否。[12,42]

除了流场强度，多分散性是否是串晶生成的必要条件一直是串晶生成研究

的热点。一般倾向于认为长链在流动场中更容易被拉伸而形成串核sbish，短链

拉伸较弱或没有拉伸而形成附生片晶kebab。2002年Komfield设计了聚丙烯长

短链共混体系，试图给出长链在串核生成中的作用。类似于1999年的结果，当

壁面压力达到一个临界值后剪切一定时间会有串晶生成。同时发现串晶生成对

长链浓度的依赖关系在临界交叠浓度附近会有一个突变，即在接近于交叠浓度

时串晶含量迅速增加。据此她认为串晶生成中长链之间的相互作用至关重要，

单链的coil．stretch转变很难发生。分子量分布方面Hsiao同样发现少量长链的

加入能够极大地促进串晶的形成。【431进一步的，Hsiao发现在聚丙烯中加入少

量超高分子量聚乙烯也能够诱导生成类似于串晶的结构，即使这些超高分子量

聚乙烯在熔体中是非晶状态。降’45】类似的结果日本京都大学的Kanaya教授在

iPS／aPS体系也有报道。脚】英国谢菲尔德大学的Ryan开展了更为严格的工作。

实验样品为窄分布的氢化的聚丁二烯(PI=I．08)。实验依然发现长链的加入能

够促进串核形成，并且在交叠浓度附近效果开始明显。[12】从这些结果看，长链

似乎的确主导了串核的形成。然而2007年Komfield利用中子散射分析了氘代

的聚丙烯长短链共混体系中串核的成分，发现串核中短链的含量很高。这种反

常的现象说明短链虽然不能诱导串核的生成，但是能够参与到串核的生长中，

长链的存在只是引发串核的形成。Muthukumar利用计算机模拟研究了单分散高

分子中的串核生成。结果给出即使是完全一致的链长，由于初始构象的差异，

最终的变形情况也会有很大差异，导致串晶结构的形成。㈣实验上Hsiao利用

窄分布的超高分子量聚乙烯(Mw=1500000 g／mol，PI--1．1)和低分子量聚乙烯

(Mw=53000 g／mol，PM．2)共混物进行了证明。实验选择的温度为126．5 oC，

高于低分子量聚乙烯熔程终点124 oC，这保证了在整个结晶过程中所有低分子

量聚乙烯始终保持非晶状态。在125 s～，20 s的剪切后，SAXS信号在赤道方向
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出现streak信号，这表明窄分布的超高分子量聚乙烯形成了串核。实验进一步

进行了升温降温循环，发现macro kebab在升温过程中首先熔融，micro kebab

与串核一同消失。这证明部分超高分子量聚乙烯处于线团状态，而另一部分被

拉伸形成伸直链晶体。m1这些结果与Muthukumar的计算机模拟结果基本一致，

证明了窄分布体系中也可以形成串晶结构。需要指出的是，这种类似于溶液的

做法可能会引入相分离参与的多步串晶形成过程，这在后面会有详细介绍。总

体来看，多分散熔体由于不同链长对外场响应的天然差异，更容易形成串晶结

构。

1．2．4点状核到串核的定量判据

从串晶的生成可以看出，一定的流场强度和一定的应变是串晶生成的必要

条件，如何精确描述这一要求呢?英国谢菲尔德大学的Ryan提出用施加的机械

功作为串晶能否生成的判据。在使用的剪切流变仪中，剪切速率随半径增大而

线性增大，如图1．6所示。则不同半径处施加的机械功可通过式1．2计算。考虑

到高分子的剪切变稀现象，粘度可通过经验公式1．1做修正。实验发现当剪切

速率超过Rouse松弛时间的倒数后，出现串晶的临界功不变，因此可以方便的

根据式1．3求出经验公式中的参数，得到临界功。№’4们最终得到的串晶生成区

域如图1．7所示。在不考虑分散性的情况下，当剪切速率低于矽乞时不会有串

晶生成，高于耽时则由相同的临界功决定串晶生成与否。考虑到分散性，剪
切速率虽然低于平均的所x，但由于存在少量长链，依然可能生成串晶，但需
要的机械功会大大增加(见图1．7)。这部分增加的能量被分子量稍小的分子最

终以粘性流动的形式所消耗。

图1．6剪切热台示意图及参数定义。‘删

rt0；)=七·，”1

w=r巩衲]乡2(t)dt
8

(1．1)

(1．2)
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1．2。5串核结构随时间的松弛一突变和渐变

前面的研究中主要关注串晶是否形成，一般并不考虑串核形成后自身的变

化。随着串晶生成条件和附生片晶生长过程研究的深入，对串核自身的变化，

特别是高温下时间演化的研究日益增多。Alfonso在2004年首先研究了剪切诱

导的串核前驱体的空间分布和热稳定性。实验利用拉伸埋在聚苯乙烯熔体中的

玻璃纤维实现剪切，结合微焦点小角／宽角X射线散射对前驱体的空间分布进行

研究。实验发现随着离纤维表面距离的增加，生成的前驱体迅速减少。对同样

剪切条件的样品采用直接降温到室温、在180度等温结晶和在260度保持40分

钟后降至室温三种不同的热处理，他们发现生成的高熔点的前驱体含量随热处

理时间和温度的增加而减少并最终消失。这意味着部分生成的前驱体在流场停

止后处于非稳态。晒们进一步的，利用形成的晶体的形貌差异作为参考，他们研

究了在不同温度下前驱体的存在时间。实验操作上是在同一温度保持不同时间，

然后降温至结晶温度观察晶体形貌。将球晶出现的时间作为最短寿命，将所有

纤维状晶体消失的时间作为最长寿命。在不同温度下得到前驱体的寿命后对温

度进行拟合，发现其存在时间和温度符合Arrhenius类型的关系，并且活化能与

分子量无关。【5l】后面利用窄分布的聚苯乙烯样品进一步发现前驱体的寿命和分

子量的平方成正比。【52】除了形貌观察外，他们还利用小角X射线散射研究了前

驱体结构的松弛，结果和前面类似。【53】

荷兰埃因霍温工业大学的Peters进一步定量的研究了前驱体的松弛。实验

体系和Hsiao在2006年使用的双峰分布体系类似，低分子量部分在实验温度下

不会结晶，因此能够单独研究高分子量部分的结构变化。具体参数为低分子量
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部分5500 g／tool，高分子量部分1．1×106 g／tool。实验利用Linkam剪切热台施

加剪切，剪切速率120 S～，剪切时间1 s。结构变化利用小角和宽角x射线散射

跟踪。实验发现，在142 oC下，小角信号在剪切停止后立刻出现，其后随时间

下降，散射方向沿垂直于剪切方向。宽角信号则相反，剪切停止后缓慢上升，

最后达到平台值O．4％。二者趋势的差异性表明初期形成的结构很可能不是晶体

或晶体含量很少。这一发现比较直接的给出了初期结构非晶特性的证据。而对

于小角散射信号强度的下降，在利用Doi．Edwards理论的记忆函数拟合后发现，

这些前驱体的消失动力学符合缠结长链的松弛动力学。这说明长链的确是组成

前驱体的骨架结构。在600 S后小角和宽角信号都开始缓慢减弱，说明形成的结

构在部分消失。因此可以推测，形成的前驱体尺寸较小时会逐渐松弛并消失，

而尺寸足够大时则会转变为稳定的串核。∞1

日本京都大学Kanaya课题组近几年也开展了一些相关研究，提出串核前驱

体中包含一些高熔点的晶体组分。2011年他们利用显微镜和Linkam剪切热台

研究了等规聚苯乙烯在熔点以上的剪切诱导结晶。实验发现，在剪切停止后有

取向结构生成，并且这些结构会随时间逐渐衰减。当温度低于270 oC时，这种

衰减分为两个阶段，先快后慢。而当温度高于270 oC时，生成结构的迅速减少，

没有后面缓慢下降的阶段。当温度进一步提高到290 oC后，剪切停止后不会有

任何取向结构生成。这种具有温度依赖性的两步衰减过程使得他们推测在生成

的前驱体中可能存在一些超过20 nln的晶体，而非液晶有序结构。这些晶体分

散在整个熔体中，使得熔体发生类似于凝胶化的过程，因此在微米尺度能够观

察到前驱体的存在。通过统计这些前驱体的数量和尺寸他们估计了前驱体的含

量大约在O．3％。假设其中晶体的含量为10％，则整个样品的结晶度只有0．03％。

一般的X射线散射检测方法在结晶度如此低时很难给出准确的结果，这可能导

致了前驱体结构是否包含晶体的争论。需要指出的是，在300 oC(高于平衡熔

点)剪切后降温至晶体熔点以下，也会发现类似前面的取向结构。但这些结构

在正常熔点以上就会消失，这说明生成的只是普通的片晶结构，而非可以转化

为串核的前驱体。嘲1 2012年他们利用二维的傅里叶变换红外光谱研究了链内

有序和前驱体的关系。实验发现长螺旋结构只出现在前驱体结构里，而短螺旋

结构则在前驱体和熔体中都存在。陆观在聚丙烯体系中，他们利用同步辐射小角／

宽角X射线散射联用和高时间分辨的偏光显微镜研究了前驱体的生成。实验发

现在剪切过程中已经有结构变化发生。通过偏光显微镜可以看出，生成的前驱

体结构在剪切停止后会发生分化，一部分会继续增大尺寸，另一部分则逐渐消

失。X射线散射结果表明剪切过程中早期生成的结构基本上不包含晶体，而小

角x射线散射则给出明显的取向信号。剪切停止后小角和宽角散射信号都有一

10
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个突然的下降，这表明链松弛导致部分稳定性较低的前驱体结构消失。晦副

其他课题组对串核在高温的松弛也有一定涉及。Hsiao研究了长短链中的串

晶生成，在循环升降温过程中可以看出串晶的含量逐渐减少，这说明高温下分

子链拉伸逐渐松弛。【47】类似的现象那冰在聚丙烯体系中也观察到。【5 7J
Kanaya

课题组研究了温度和超高分子量聚乙烯含量对聚乙烯中串晶生成的影响，发现

高温下生成串核的临界长链浓度随温度升高而增加。这被解释为高温下结晶动

力学相对较慢而链松弛较快，二者的竞争使得需要更高的长链浓度才能促进串

晶生成。[58】

1．2．6松弛过程参与的多步串核生成过程

(的(娜 《∞

图1．8(a)剪切装置示意图。(b)和小角光散射联用。(c)

同步的小角光散射和双折射采集。‘5钔

(d)

和偏光显微镜联用(d)

在流动场诱导结晶的研究主要转到熔体时，日本京都大学的Hashimoto课

题组在剪切诱导高分子溶液相分离的基础上研究了其结晶行为，发现了区别于

熔体中串晶生成的多步结构演化过程。超高分子量聚乙烯能够通过溶液纺丝得

到高模量的纤维，因此其结构演化过程也具有重要的工业应用和科学研究价值。

2005年Hashimoto课题组利用自制的剪切装置结合光散射和偏光显微镜研究了

超高分子量聚乙烯亚浓溶液的相分离和结晶，装置示意图见图1．8。实验体系采

用的是宽分布的超高分子量聚乙烯，以便和实际加工过程相对应。溶剂使用的

是分子量约为500 g／mol的固体石蜡。实验温度为124 oC，和静态下溶液中形成

结晶的平衡熔点接近。溶液浓度选择为临界交叠浓度的11倍。根据前期相分离

的研究，他们使用了三个不同的应变速率，O．029 s～，O．29 s～，2．9 S～，分别对
11
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应类似于静态的溶液散射、出现butterfly花样和出现streak花样。实验时剪切

速率逐渐增加，到设定值后开始计时并连续剪切一段时间。

--◆flow 夕=置参Ft

le) c1) 鼬 伪)

图1．9 2．9 s。1下连续剪切散射花样随时间的演化。1-8标注和后面提到的均一致。

分--．-2．9 s’1

㈠高一戮如{-
㈡零|．乏{

10(J 10’ 102 1 03

于(S)

图1．10 2．9 s一1剪切时，平行和垂直于剪切方向的散射强度的时间演化。呻’

0．029 s。1剪切时，整个体系和静态下相同。0．29 S。1剪切时，散射在平行于

剪切方向比较强，在垂直于剪切方向比较弱，这是butterfly散射花样的特征。

由于O．29 S。时稳态下只存在密度涨落，这里不做过多讨论。当剪切速率为2．9

S‘1时，时间轴可以划分为四个区域：区域I和静态类似，光散射信号没有明显

的增加。区域II中butterfly散射信号出现。平行于剪切方向的光散射增强到静

态下的10倍以上，而垂直于剪切方向的散射则变化很小。这个区域根据前期相

分离的研究主要发生的是密度涨落。区域III垂直方向散射开始增强，butterfly

花样开始变模糊，可能对应着高链浓度区域的取向排列。区域Ⅳ出现明显的沿
12
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垂直方向的streak信号，垂直方向散射强度进一步增加。在加入检偏偏振片后，

可以看出弥散的散射大部分消失，这说明这些散射主要来源于密度涨落。Streak

信号则变得更为明显，表明有高度取向的结构生成。

一◆flow 夕以．9s-t

厂_■]
卜 j’+{
[』一-!。童

《a) m) (c)

图1．11上面一行为原始的偏光显微镜照片，序号和前面定义一致，表明所处时间范

围。中间一行为对照片进行快速傅里叶变换得到的图像。最下面一行为增强对比

度的显微镜照片。呻1

偏光显微镜结果表明，2．9 S。1下在剪切的初期没有明显的结构变化。当时间

超过90 s后，可以看到类似于波纹状的密度涨落，这对应着高分子富集的区域

的形成。与此同时，垂直方向的散射强度也逐渐增强，这意味着存在沿剪切方

向排列的富集区域聚集体，如图1．11中空心三角所指示的部分。在120 S后，

这些聚集体的空间频率有所降低，表明对应结构的尺寸逐渐增大。小角光散射

上，散射信号逐渐靠近低角度区，垂直方向信号持续增强，这些变化使得原来

的butterfly信号变得模糊。在240 s后，显微镜可以看出大量纤维状结构沿剪切

方向排列，对应着光散射中垂直方向的尖锐streak信号。

在一定的g值范围内，光散射信号和双折射信号能够同时获得，二者之间

的关系进一步说明了结构的演化过程。在2．9 S～，双折射信号在很长一段时间

内都没有明显变化，而光散射则经历了从各向同性到butterfly的转变，垂直方

向的光散射信号也开始增加。100 s后当双折射信号开始迅速增加时，垂直方向

的光散射强度也迅速上升。双折射信号的上升进一步确认了取向结构的生成。
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图1．12 2．9 s一1下的小角光散射花样及散射强度变化。?钔

为了进一步给出时间区域III的结构变化，他们选择了观察剪切停止后的光

散射信号。实验条件选择剪切速率2．9 S一，剪切时间95 S，这个区域剪切过程中

只有butterfly散射花样出现。整个演化过程如图1．12所示。可以看出，剪切停

止之后平行方向和垂直方向的光散射信号都迅速下降。这说明这个区域中的结

构变化主要是密度涨落和相分离导致。而给出给出垂直方向散射信号的是那些

沿剪切方向取向排列的高分子富集区域。另一方面，在剪切停止后很长一段时

间垂直方向的streak信号都没有完全消失，这意味着少量纤维状的晶体已经生

成。

在时间区域Ⅳ，形成的纤维状取向结构可以判断为取向晶体，原因如下：

1)流场停止后这些结构能够保持而不消失。2)这些结构能够在偏振的光散射

上给出信号，说明存在链取向或拉伸，而单纯的密度涨落不能给出信号。3)双

折射的上升和streak的增强在时间上一致。
A晰
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图1．13剪切过程中结构演化示意。嘲3
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综合上面的信息我们可以知道：1)随剪切时间延长可以将时间轴分为四个

区域。2)区域II、III中结构变化主要来自于剪切诱导的密度涨落和相分离。

区域Ⅳ中取向晶体大量出现。3)相分离是结晶发生的必要条件，因为其提高

了分子链的局部浓度，使得晶体的熔点变高，溶液过冷度变大。相应的结构演

化过程示意图如图1．13所示。剪切开始诱导生成部分高分子浓度比较高的区域，

这些区域在空间上无序分布。随着剪切时间增加相分离区域逐渐增多变大，排

列也开始沿着剪切方向，这使得光散射butterfly信号向低角度区域移动，同时

出现垂直于剪切方向的streak信号。剪切停止后大部分弥散信号消失，streak依

然保留，对应着纤维状晶体的生成。∞盯

(A)s燃y
Solutions

(B) Optical

Microscolm

|z
Y杏——睹

譬

(D) 司

Birefringence
O

r『-——一

》硒：碜鞫熟
slwar

Time ek俨ed after$lart up s}leaf flow al constant丁(>瓦Ⅶ)and at constant，《>)；a)

卜_—磊磊i赢磊彳b蕊蕊M哪
图1．14纺丝线上的结构演化。‘61

3

为了验证以上现象是否对于拉伸流场同样适用，Hashimoto课题组还利用电

镜和光学显微镜研究了纺丝线上的结构演化。利用特殊的固定方法，他们选取

了从挤出口模开始不同位置的样品。电镜照片表明在拉伸流场下溶液同样经历

了相分离、沿拉伸方向取向排列、取向晶核形成的过程。更为细致的是在相分

离初期首先形成的是平面波状的结构，这些结构随后分解为单个的高分子富集

区域。而在后期这些富集区域沿拉伸方向排列，伸直链的晶核是从界面处开始

生长并向内部延伸。哺仉刚
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1．3异质结构影响的链松弛和流动场诱导结晶

前面介绍的工作都有一个默认的假设，即外场施加的对象是无序的高分子

熔体，施加过程中也没有结构变化。这意味着我们可以(近似的)用静态下分

子链的松弛动力学来描述其在流场下的变形和松弛过程。然而，实际的加工过

程中很多时候会发生结晶，这使得熔体变得并不均匀，松弛过程也变得空间和

时间依赖。另一方面，粒子填充体系能够以较低的成本改善高分子制品的性能，

在实际应用中经常使用。然而，填充粒子的加入能够改变高分子熔体的流变行

为和流场分布。这些影响使得异质结构对高分子流动场诱导结晶的影响变得极

为重要。近几年对纳米粒子填充体系中分子链运动性和整体流变性质的研究非

常多，其结果对于外场施加过程中结晶发生的情况也具有很强的参考性。由于

这部分不是研究人的主要研究方向，下面将只是简单介绍下比较公认的结论和

部分重要的实验证据。

首先是纳米粒子附近分子链运动性的研究。当纳米粒子和高分子链有较强

的相互作用时，一般认为高分子链会吸附在纳米粒子表面，从而导致附近区域

分子链松弛的减慢。这部分研究在介电松弛谱【62拼】、中子自旋回波[65，661、准弹

性中子散射【671、小角X射线散射【68】、玻璃化转变【69，70】等方法都得到验证。然而

最近美国宾夕法尼亚大学的Composto课题组通过引入受限参数(confinement

parameter)【71】提出吸引相互作用并不影响分子链质心的运动。【72】实验体系为聚

甲基丙烯酸甲脂(PMMA)和羟基修饰的二氧化硅纳米粒子，部分氘代的

PMMA作为示踪分子链。纳米粒子粒径有三种，分别是13，29和50 nln，实验

时不同粒径的粒子各有5个不同含量的样品。受限参数定义为纳米粒子间距离

和2倍的基体分子链尺寸之比。样品制备包含两种薄膜制备，其一是纳米粒子

复合体系制成的薄膜，厚度约5微米。另一种是氘代PMMA制成的薄膜，厚度

约20 am。实验时两个薄膜相互接触，在195 oC退火。利用弹性反冲探测

(elastic recoil detection)他们测量了复合膜中标记链的浓度分布，通过Fick扩

散公式拟合得到了其扩散系数。由于扩散系数强烈的依赖于温度，因此他们对

不同的体系统一使用高于其玻璃化转变温度75 oC的温度。实验发现对于不同

粒径、不同含量的复合膜，标记链在其中的扩散系数都落在同一条主曲线上。

更为重要的是，这条主曲线和弱相互作用体系(聚苯乙烯／苯基修饰的二氧化硅)

的主曲线基本一致。这种一致性说明纳米粒子与基体的相互作用并不显著地改

变分子链质心的运动。这些不同的观点必将引发更多的研究，我们需要关注的

是静态扩散性质如何与大应变下的链响应相关联。

16
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a

图1．15(a)PEO／--氧化硅体系中储能模量随纳米粒子含量的变化。(b)松弛模量随

纳米粒子含量的变化。[74】

纳米粒子填充体系的整体流变响应也发生明显的变化。一般随着纳米粒子

含量的增加，储能模量在低频区有所上升，当达到一定含量后低频区会出现一

个平台，见图1．15。平台的出现可能对应着纳米粒子逾渗网络的形成或是体系

类似于凝胶化的转变，对于这一点还有所争论。根据已有研究可以大体分为以

下两类：对于各向异性的粒子，比如大长径比的碳纳米管，由于逾渗网络在较

低浓度就会形成，因此认为模量的平台来自于纳米粒子的交叠。【73】而对于各向

同性的粒子，其模量平台出现的浓度远小于逾渗网络形成所需要的浓度，因此

认为是发生了类似于凝胶化的转变。[74】对于松弛模量，除了高分子基体的平台

外，还会在更大的时间尺度出现一个平台，这与小振幅震荡剪切中低频区的模

量平台对应。

1．4流动场诱导结晶研究面临的问题和挑战

流动场诱导结晶在经历了60年的发展后已经积累了丰富的实验结果，总结

出一些定性规律。然而要全面的回答分子链变形一结晶行为的关系，现有研究还

存在着一些问题。

1)分子应变与宏观应变的脱节

流动场诱导结晶很重要的一个参数就是分子应变。然而大多数时候，我们

并不知道外场下的分子链变形是多少。这首先是因为不同链长的分子对同样的

流场响应并不相同。另一方面，高分子体系中各种因素对微观流场的改变也导

致宏观流场和微观分子链变形无法对应，比如残留催化剂颗粒的存在、添加粒
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子、熔体结构变化和流动不稳定性等。在现有的研究中，绝大多数情况下科研

人员只是控制施加的外场参数。对于以结构检测为主的研究，由于缺乏必要的

流变跟踪，分子链变形其实是很难控制和预测的，只能通过生成的结构反推。

这样得到的结果只能是串晶生成对应强链拉伸，而相应的细节依然缺乏，比如

是否发生整链拉伸。对于以流变手段为主的研究，分子链变形主要通过应力响

应结合一定的流变模型给出。然而，近几年美国Akron大学的王十庆教授利用

粒子示踪技术的流变研究对已有流变手段提出了新的质疑。对于强剪切下的高

分子溶液进行研究，发现在剪切中可能出现剪切带，即不同位置的剪切速率不

同。类似的现象在挤出过程中也观察到。这些新的流变学结果极大地冲击了原

有通过整体应力响应和理论模型反推分子链变形的做法，而其对流动场诱导结

晶有哪些影响也还需要更多的关注。无疑，同步的流变测量和原位的结构检测

是克服这些问题的必然选择和初始方案。

2)不同时间和空间尺度的链运动与结晶过程如何耦合

高分子的片晶厚度远小于分子链自身的长度，这意味着每次参与晶格排列

的只是分子链上很小的一部分。然而单纯考虑这个尺度上的链运动对于描述高

分子结晶是不够的，比如静态结晶下分子量越高结晶动力学越慢，无疑是和整

链有关。而在外场下，高分子链整体会发生变形，但在一定的尺度上(比如缠

结分子量的尺度上)，很多时候我们可以认为链构象并没有发生变化。这种多尺

度的链变形与高分子结晶如何关联对流动场诱导结晶非常重要。比较成功的例

子是Keller关于溶液中串晶结构生成的研究。他认为中间的核是由完全伸直的

分子链形成，而外延生长的片晶则由无规线团状的链形成。但当没有串晶生成

时，分子链变形会在结晶过程中逐渐松弛，而不是像在串晶中被结晶固定住。

这导致最终形貌在不同链变形下的相似，也使分子变形与结晶的关联变得十分

模糊。传统的形貌研究方法在链取向和弱链拉伸的情况下已经被证明很难见效，

可能的突破口在于结构的时间演化的差异。

3)平衡热力学对结晶的描述方式在复杂拓扑结构的体系中是否足够

高分子结晶的理论描述很大程度上借鉴了小分子的结论。对于小分子而言，

分子之间的化学键关联并不存在，由密度变化决定的熵变相对较小，这就使得

结晶由焓变主导。同时，小分子扩散速度非常快。在极小的过冷度下就能很快

的形成比较完善的晶体。因此，小分子的结晶可以认为是由温度单独控制的一

级相变过程。对于高分子，由于大量结构单元之间存在化学键关联，其构象熵

已经大到可以影响结晶过程。这种差异性使得高分子的结晶强烈的依赖于分子

链变形，也就是依赖于施加的外场条件。另一方面，高分子的长链结构迫使分
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子链采取往复折叠的方式形成片层状的晶体，晶体中分子链方向的厚度远小于

分子链本身的长度。在稠密的高分子熔体中，这种折叠过程极大地受到缠结网

络的限制。这种情况下，结晶不仅需要较大的过冷度，而且结晶完成后体系并

不处于自由能最低的状态，而是动力学最快达到的状态。这也是结晶性高分子

结晶度通常较低的原因。从以上丽点可以看出，从热力学平衡态考虑的方法很

可能在一定条件下并不足以描述高分子的流动场诱导结晶。这点从现有的流动

场诱导结晶的理论描述也能看出。比如直接计算分子链变形和熵变化的微流变

理论及有限伸长链模型，其考虑的只能是动力学的增加。对于高分子晶体本身

的形貌变化和织态结构，这些理论完全不能包含进去和做出预测。而对于一些

经验模型，可以通过做一些假设将形态变化等因素考虑进去，但这些变化一般

是和外场参数直接关联，已经失去了热力学分析的意义。

1．5本论文的研究内容和意义

流动场诱导高分子结晶的中心问题在于建立分子链变形和结晶行为的对应

关系。然而已有研究主要针对串晶结构的生成，即强链拉伸发生的情况，并不

能包含整个应变范围。在本论文中我们将关注没有串晶生成的情况下链松弛如

何影响结晶过程，期望区分出链取向和弱链拉伸对结晶的影响，补全整个应变

范围内链变形．结晶行为的对应关系。实验样品选择的是窄分布的PEO，以减小

分散性对结果的影响。课题组已有的伸展流变装置可以同时获得拉伸过程的流

变信息以及结晶过程的结构演化信息，这一技术上的创新也保证了我们目标的

实现。具体工作如下：

1)选择小应变研究取向情况下分子链松弛对结晶的影响。小应变下我们可以利

用已有的微流变理论对分子链变形和自由能变化做出估计，做到宏观流场与微

观链变形的关联。结合适当的形貌假设和记忆函数的引入，给出链取向松弛与

长周期变化的关系。

2)固定应变速率改变应变来调控流场强度，结合力学响应分析链取向到链拉伸

的转变过程中结晶时间演化的差异。实验发现长周期的时间演化在链取向和弱

链拉伸时不同。

3)设计了PEO／NaBr共混体系，利用生成的高熔点复合晶体作为物理交联点研

究链拉伸对结晶过程的影响。这一结果对纳米粒子共混体系的流动场诱导结晶

也有一定参考价值。

4)延续课题组已有的PEO交联网络的研究，利用结晶过程中的应力变化和散

射花样分析给出应力松弛对结晶尺寸的影响。
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第二章取向松弛对结晶影响的理论描述

2．1 引言

在加工过程中，高分子熔体通常处于剪切和拉伸组成的混合流场下。实践

表明，高分子的结晶会极大地受到流动场的影响，比如结晶动力学加快，【1，2】

晶体形貌变化，【3，4】不同晶型相对含量的改变。【5’6】这些变化来源于流动场对分

子链的取向和拉伸作用。结晶行为的改变对最终产品的性能会产生显著的影响，

因此流动场诱导结晶被认为是一种潜在的调控产品性能的方法。在过去的几十

年里，流动场诱导结晶受到了持续的关注。

一般认为流动场诱导的结晶行为变化主要通过影响成核进行，因此流动场

诱导的成核过程就成为流动场诱导结晶的研究焦点。然而，由于流动场诱导的

成核的复杂性，对于一些具体问题还存在不同的观点。这些问题包括分子链对

流动场的初始响应、可能存在的预有序结构的影响、晶核模型以及流场参数与

分子参数的关联。下面将一一加以介绍。第一个问题针对在强流场下分子链是

发生单链的coil．stretch转变，还是作为缠结网络被整体拉伸。这个问题自从串

晶结构被发现开始，就一直存在争论。【7，8】Keller在其开创性的研究中证明，拉

伸流场下在稀溶液和亚浓溶液中，分子链会发生突然地coil．stretch转变。【9，10J

这一机理被推广到熔体中解释串晶结构的形成。而Ponnings则认为任何链拉伸

都和缠结网络的变形有关。【11．12l近几年基于同步辐射的原位流变-，J、角X射线

散射(SAXS)研究排除了整链被拉直的可能。【13】尽管如此，在链段的尺度上

coil．stretch转变仍然可能发生。【4’141第二个问题是预有序结构是不是结晶进行

的必须步骤。经典的成核理论假设熔体到晶体的转变是一个突变的过程，即从

无序的熔体直接形成具有和完善晶体相同结构的晶核。然而越来越多的证据表

明熔体到晶体之间可能存在一些中间状态，一般把这些结构称为预有序。实验

证据包括流动场诱导的构象有序，【”·161记忆效应的存在、117-19]旋节线分解[20-24】

以及计算机模拟的结果。【25】除此以外，SAXS信号早于WAXS信号也被认为可

能表明预有序结构的存在，然而这一结论一直以来都受到两种检测方法灵敏度

差异的质疑。126-30】总体来看，高分子结晶过程中预有序的存在得到了普遍的认

同，然而其结构究竟是什么以及其与晶核的关系还有待解决。第三个问题是关

于晶核结构的争论。由于认为晶核和晶体结构基本一致，晶体结构中折叠链模

型和缨状微束模型的争论在晶核结构中也依然存在。由于折叠链模型给出的表

面自由能更低，因而其应该具有更低的成核位垒，在结晶过程中最有可能发生。

这一计算最终排除了缨状微束模型。近期由于预有序和高熵中间态结构的存在，
27
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缨状微束模型又被重新考虑。[31-33]在流动场下，高分子链会被强烈的取向和拉

伸。缨状微束模型中额外的表面自由能可能被流动场克服，而不需要通过热涨

落进行。串核的结构可以认为是在极限情况下符合缨状微束模型，即拉伸的分

子链并行排列而不需要折叠。在这个意义上点状核、排核和串核之间的关系还

需要进一步的研究。第四个问题是流动场诱导结晶是由长链主导的还是长短链

协同进行的。长链由于具有更长的松弛时间，在外场下更容易被拉伸和取向，

同时这些变形的松弛也更慢，因此一般认为长链具有更低的成核位垒和更高的

结晶驱动力。这种观点已经被大量的实验结果所证明。[34-37】然而由于高分子的

分散性，具有充分说服力的证据还相对较少。近期的研究表明流动场诱导的结

晶过程中存在着长链和短链之间的协同作用，即长链主要在降低成核位垒方面

起作用，而短链则在扩散生长方面占优势。【38舶】第五个问题是实验或是理论上

如何将外场参数和分子参数进行关联。实验上我们一般设定需要的流场参数，

流动停止后跟踪随后的结构演化。然而，实际分子链发生的变形情况我们是不

能准确知道的。对于流动场诱导结晶实验常用的剪切流场，一些流变研究表明

空间上其可能是不均匀的。[41-45]另一方面，流场停止后的链松弛也会对成核和

生长有明显的影响。【45】这些因素共同阻碍了表观流场参数和分子链变形的直接

关联。

将外场所做的功定量的引入成核位垒的改变是建立流动场诱导结晶热力学

模型的第一步。然而即使不考虑可能存在的预有序，这一途径的实现也依然面

临着巨大的挑战。通过链取向和拉伸来计算构象熵的变化由于宏观上流场可能

的不均匀性以及非线性区流变学的不完善依然还存在问题。现象学上我们可以

建立结晶动力学与外场参数的关系。在推广的Nakamura方法中，№j流场参数

比如应变、【47】应变速率【48】以及应力[49】被和结晶动力学方程中的一些参数相关联。

这种方法提供了经验性的流场参数和结晶动力学的关联，然而并没有分子变形

的信息。通过将外场所做的机械功和串晶结构形成相关联，英国谢菲尔德大学

的Ryan教授发现当剪切速率高于分子链Rouse松弛时间的倒数后，所需的机械

功为一常数。【50，51】更为普适但也更为复杂的模型基于连续介质力学，将熔体的

弹性和分子链储存的能量相关联。[52-541通过这种方式，‘宏观上的应力或者应变

速率等参数能够和驱动力的变化相关联。这种方法能够给出给出更为丰富的关

于结晶的信息，比如成核密度和半结晶时间。

分子尺度的热力学模型需要同时用到链动力学和特定的成核模型。基于哑

铃模型[55-5"71和Doi-Edwards(DE)理论的一些尝试已经有报道。基于DE理论

的微流变理论(mierorheological model)似乎能够在很大的应变速率范围内预测

结晶动力学的变化。[58，59】该理论中记忆函数的引入清楚地表明了链松弛的影响。
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而在independent alignment approximation(IAA)近似下，该理论能够给出较为

简单的解析表达式，从而使定量的预测成为可能。然而，该理论只考虑了稳态

剪切，流场停止后的链松弛以及成核过程都不能包含进去。因此，完整的描述

成核过程还需要更为全面的结晶模型。

本章的主要内容是：结合伸展流变和SAXS研究了PEO的拉伸诱导结晶。

选取较小的应变保证主要是链取向，通过改变应变速率来调整流场强度。主要

的关注点是应变速率和成核速率之间的关联。实验发现长周期初期的演化过程

在高应变速率和低应变速率区域具有不同的趋势。通过拓展原有的微流变理论

我们对阶跃应变下的结晶过程进行建模，给出了和实验符合较好的结果。

2．2实验部分

2．2．1样品表征和后处理

样品为聚氧化乙烯(PEO)粉末，上海联胜化工有限公司购买。分子量及

分布通过凝胶渗透色谱测量，仪器为Waters 1515，溶剂为水，标样为PEO。测

得重均分子量Mw=1070 kg／mol，多分散系数为1．4。熔点通过差示量热扫描法

(DSC)得到，仪器为美国TA公司的DSCQ2000。在10 oC／min的升温速率下，

实测熔点为66．2 oC。松弛时间通过小振幅震荡剪切获得，仪器为TA公司的

AR2000EX，实验时使用25 innl直径的平板，板间距为1 nlin。在100 oC下测得的

松弛时间为4 S，90 oC下为10 s。需要注意的是由于PEO分子量很高，测试过程

可能存在壁滑现象。PEO粉末在使用前首先在55 oC下真空干燥12d'时，然后在

80 oC下用平板硫化机压成1 rain厚的片材，压片压力10 MPa。最终使用的样品

尺寸为30x20x 1 mm3。

．j
■

鲁
_一

图2．1 PEO样品在100 oC时的小振幅震荡剪切数据。G’、G’，分别为储能模量和损耗模

量。，7‘为复数粘度，∞为角频率。
29
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2．2．2实验仪器

重

6

7

西

3

4

10

11

13

图2．2伸展流变装置示意图。1．伺服电机。2．联轴器。3．轴承。4．齿轮。5．扭矩传感

器。6．氮气。7．旋转轴。8．样品夹片。9．样品。10．散射孔。11．检测位置。12．

加热炉。13．样品拉伸方向。

图2．2给出了实验使用的伸展流变装置示意图。样品被固定在反向旋转的

两个旋转轴上(图2．2中7)，拉伸时旋转轴通过程序控制的伺服电机驱动，拉

伸方向为水平方向。样品受到拉伸的长度为旋转轴的轴间距(d=20 mm)，因

此拉伸过程中样品长度不随应变增加而变化，应变速率保持恒定。这样得到的

应变称为Hencky strain。应变速率数值上等于2xv／d，1，为轴的线速度，d为轴间

距。实验过程中装置通入自上而下的氮气流，一方面使炉内温度更均匀，另一

方面也保护样品防止氧化。

2．2．3实验流程

拉伸前PEO样品首先被加热N80 oC保持10 min，以便消除先前的热历史。

随后以2 oC／min的速度降温至结晶温度58 oC，当温度到达后立刻开始拉伸。拉

伸时保持应变为1．2不变，应变速率从0．1 S-I至lJ l 00 S-1共九个应变速率。温度波动

被控制在±O．5 oC以内。拉伸结束后立刻开始小角X射线散射的采集。

小角x射线散射在上海同步辐射光源BLl6b线站进行。实验所用波长为

O．154 am，样品到探测器距离为5154 mlil。探测器使用的是Marl65 CCD，其包

含2048x2048个像素点，每个像素点大小为80岬。数据处理使用的软件Fit2d由
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欧洲同步辐射光源(ESRF)免费提供。定义q--4nsin0／2，其中2妫散射角。通
过积分给出散射强度卢g的关系，称为一维散射曲线。下面所有给出的一维曲线

都经过Lorentz修正。长周期定义为片晶厚度和两个片晶之间非晶区厚度的加和，

可以通：i皿=2加小甜得到，其中g肌甜为一维散射曲线散射峰的峰位。

2．3实验结果

●■、

门
正
至
’●—一

口
C

∞

b

图2．3 ls。时的工程应力一应变曲线。

strain

t=0 S t=500 S t=900 S t=l 200 S t=1 700 S

E
C

-．I

图2．4 ls‘1时的SAXS数据，拉伸方向为水平方向。(a)二维X射线散射花样。(b)一

维散射曲线。(c)长周期的时间演化。
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利用小角X射线散射我们研究了拉伸诱导的PEO的结晶。实验结果可以被

分为两类，分别对应高应变速率区和低应变速率区，下面将分别予以介绍。图

2．3和2．4给出了1 s。下的工程应力．应变曲线和x射线散射结果，作为低应变速

率区域的代表。应力首先以近似线性的形式增加，在应变0．8附近达到应力极大

值0．2 MPa。随后应力曲线开始下降，这一般被认为是由于样品横截面积减小导

致。拉伸停止后开始采集x射线数据。从散射花样看，经历了从弥散的散射到

沿拉伸方向(水平方向)的纺锤形再到明显的散射极大值的变化。散射极大的

出现说明形成的结构为周期性的取向片晶。从一维曲线可以看出，随着时间延

长，散射极大值不断向高口区移动，如图2．4b中的实线所指示的。相应的长周期

变化在图2．4c给出。可以看出长周期单调地从开始时的58 nlTl下降到观测结束时

的50 ni／1。

g
C
-1

皂
巴
X
篡
啊
C

旦
-c

t=0 S 仁9 S l=1 8 S t=27 S t=96 S t=267 S

图2．5 100 S-1时的x射线散射结果。(a)二维x射线散射花样。(b)一维散射曲线，插

入的部分是结晶前期结果的放大。(c)长周期随时间的演化。

对于高应变速率我们选择100 S‘1的结果作为代表。由于速率较高时电机启

动对扭矩测量影响较大，准确的应力．应变曲线不能获得，这里不再给出。

SAXS结果在图2．5中给出。散射花样在拉伸停止后很快在水平方向出现类似于

streak的信号。尽管这个信号和串核的信号很相似，但其来源可能是周期不完善

片晶排列或是类似于Stribeck提出的随机分布的block，【60】并不代表纤维状结构

的生成。96 s时散射极大值已经出现，至1J267 s极大值位置和beamstop的分离更

为明显。对应的一维散射曲线在图2．5b中给出，结晶初期的曲线被放大并作为

插图插入。可以看出，散射极大值的位置在结晶初期向低g区移动，随后基本保

持不变，最后又向高g区移动。这种复杂的演化过程和小应变区完全不同。对应

的长周期演化在图2．5c中给出。在结晶初期，长周期从52 nlTl迅速增)JI]至U56 am，

32
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随后进入一段平台期。60 s后长周期开始下降，在观测结束时变为48 n／rl。这段

下降和低应变速率区的演化类似。

E
C

-J

E
C

．．J

图2．6不同应变速率长周期演化汇总。(a)低应变速率区。(b)高应变速率区。

为了给出应变速率对结晶的影响，另外还有7个应变速率也被研究。相应的

长周期演化在图2．6中给出，(a)和(b)分别对应低应变速率区和高应变速率区。两

个应变速率区域之间的转变发生在5到10 s‘1之间。长周期的下降是由于新形成

的片晶内插到已有的堆叠片晶中所致，这一现象在PEO的静态结晶中也观察到。

【611当应变速率超过10 S～，长周期会在结晶初期经历一段上升，在后期才开始下

降。

—^
E
C
’一

蔷
宣

--I

图2．7长周期最大值随应变速率的变化。
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不同应变速率下长周期的最大值在图2．7中给出。趋势上最大值随应变速率

的变化并不单调，这和高应变速率下长周期的时间演化类似。显而易见，存在

两种不同的机理，二者共同导致了长周期随最大值的非单调变化。第一种机理

是片晶的内插，这在两个应变速率区域都应该存在，对应后期长周期的下降。

第二种机理引起高应变速率区长周期在结晶初期的上升，其主导长周期初期的

时间演化。我们认为长周期的增加对应着结晶初期线成核密度的下降，这会在

后面基于已有微流变理论做详细的分析。

s怕in rate|【s-1)

图2．8不同应变速率下取向度汇总。

样品的最终取向度在图2．8中给出。取向度通过Herman取向参数依征，其定
义如下：

厂：堑竽． (2．1)

这里淀义为参考方向(拉伸方向)和片晶法向之间的夹角。因此当所有片晶沿
拉伸方向排列时I户1，无规取向时‘户O，垂直于拉伸方向时I户一0．5。随着应变速率

增加取向度单调上升，但在5$-1附近上升变得缓慢。这个转变的位置与两个应

变速率区域的划分基本一致。

．I够繁_E罡_w盘Co一兰器CmCO
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2．4理论建模

岛

图2．9阶跃应变后的成核过程示意图。线成核密度随着松弛的进行逐渐下降，对应着

长周期随松弛过程的上升。

为了解释阶跃应变后长周期在结晶初期的上升，我们提出了一个概念模型，

如图2．9所示。在阶跃应变停止后，分子链开始持续的松弛，趋向于回到初始的

无规线团状态。与此同时，成核过程也开始发生。这里只考虑应变导致的熵变，

不考虑可能出现的预有序等造成的焓变。由于没有非常明确的证据，分子链取

向对生长速率的影响也不考虑。在高度取向的情况下，我们假设成核是高度局

域化的，即类似于排核或串晶中的成核。因此，长周期可以认为反比于线成核

密度。根据模型，随着松弛的进行分子链的变形不断减小，线成核密度不断降

低。这种松弛过程可以通过DE理论中的记忆函数来描述。相应的，长周期随着

时间延长不断增大，也就是当tJ<t2有厶』<Lf2。SAXS得到的长周期是所有片晶

平均得到的，因此其随时间也会有所增大。从这个模型出发，长周期可以用下

面的式子描述，其NCt)和v(O分别为成核数目和所占体积。

盼篇 (2．2)

Coppola等的微流变理论被证明是一种能够很好地预测结晶动力学的理论。

尽管和计算机模拟【62，631相比其省略了一些分子链的结构细节，但由于能够给出

具有足够精度的解析表达式，本章中将采用该模型进行建模。建模主要分为下



第二章取向松弛对结晶影响的理论描述

面三个步骤：1)原有理论处理的是连续剪切下的稳态，我们首先需要对其进行

拓展，以便处理实验中的阶跃应变情况下的成核动力学。2)引入线性填充的假

设，给出核所占体积。3)利用Matlab程序对实验结果进行拟合。

2．4．1单位体积成核速率的计算

在微流变理论中，成核速率计算利用的是Lauritzen-Hoffi'nan理论，164，65】

如式(3)所示

肚％瑚exp(一砻唧[-志]， 亿3，

C为常数，b是玻尔兹曼常数，r是结晶温度，△6结晶的热力学驱动力，即无规

熔体与晶体之间自由能的差值，玩分子链在晶核．熔体界面的扩散活化能．局为

常数．对于原始成核n=2，二次成核n=l。【6s1

在流动场下熔体自由能升高，成核时的自由能变化可以用式(4)表示：

AG=AG,+ac：． (2．4)

其中△G口是静态成核时的自由能变化，可以通过式(5)计算：

△q=AHo(1一手)， (2．5)
．工m

蚬是晶体熔融焓，％是晶体的平衡熔点。△G，是流动场引起的自由能变化。
需要注意的是流动场诱导结晶是非平衡态的热力学相变过程，而在自由能变化

上加入一项来描述流动场的影响只是一种近似。

如果△G能够得到，流动场下的单位体积成核速率就能够计算出来。DE理

论结合L认修正被用来计算这一变化。Marmcci和Grizzuti给出的计算结果如
下：

△G『，=3ck丁J：!。应o，矿)么【Eo，t’)协’，(2．6)
其中C是原始链节(primitive chain segment)的体密度，和缠结点密度相等。具

体计算如下：

弘丝,o
N。 (2·7)

旌熔体密度，必是缠结点间分子量，M是阿伏伽德罗常数。
DE理论中的记忆函数给出了熔体在时间t时对时间f时施加的外场的保留

情况，表达式如下：
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肌∥，=吾互古唧卜坠等]
：18 y卜-t-t')， (2．8)

其中勿为分子链的终端松弛时间，函数】，用来代替有关时间的加和项。

E似fJ)定义为f时刻施加应变，到t时刻时分子链实际的形变张量，则分子

链的自由能变化为3ksTA[E(t,t’]。在单轴拉伸流场和简单剪切流场下，E瓴fI)分

别等价于拉伸比和剪切应变，因此刎E(f’f伽可被改写为以下形式：

彳【E(毛r’)】=4阻o，，’)】=彳[exp(r De出”)l (2．9)

么№矿)】=彳眦，fI)】=么(eD冽’)． (2．10)

其中似厶fI)和必厶fJ)分别为f’和t时间段内分子链的拉伸比和剪切应变。De为

Deborah数，定义为应变速率与松弛时间的乘积。Zj z’和z 7，为无量纲化的时间，

定义为时间t除以松弛时间。

对于单轴拉伸当拉伸比为名时

椰)=lnA q．箐-1， ㈣
对于剪切流场当剪切应变为肘

删：三对丝虫半型业卜．(2m)
以上结果为Coppola和Grizzuti给出的结果，对于任意流场历史都适用，但

其计算起来并不方便。在流动场诱导结晶中很多时候外场施加的时间很短，以

避免在过程中引起结构变化。计算时式2．6要稍作变化。

考虑下面的情况，即外场在f时刻停止，当t时刻去观察体系时，其应变张

量如下：

4咖(f)=4E(f’，娟)]·∥O—n (2．13)

将式2．13对乒f’微分我们得到松弛速率：

彳m妇(f)=4EO’，—∞)】·应O-t’)． (2．14)

注意松弛的速率只和卜f有关，而和应变在t时刻是否停止没有关系。因此对于

持续的外场真实的么例可以用宏观应变张量的计算值减去松弛的贡献得到，如

式2．15所示：
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么o)=A[E(t，-oo)]一r A[E(t，，-oo)]．A(t一矿)at’． (2．15)

做一变形

A[E(t，--oo)]=r趣Eo，—∞)】．Z(t一矿)at’， (2．1 6)

则式2．15可以变为：

Aft)=r{彳[E(f，-oo)]一A[E(t’，--oo)]}．应。一f’)出’

=I‘4EO，t’)]·应O—f’)at’， (2．17)

可以看出式2．17和前面普适形式的式2．6相同。因此阶跃应变下的分子链变形

可以用式2．18计算：

彳o)=4rS(t，o)】一ff4E(矿，o)】．应13f一矿)at’．(2．18)

由于依然涉及到记忆函数的积分，我们进一步进行简化。考虑应变速率远

高于ra-1的情况，在阶跃应变下可以认为没有显著的松弛发生。这是一种最简单

的情况，但是实验中经常会碰到。规定外场在0时刻停止，则t时刻自由能的

变化可以用式2．19给出：

彳(f)=以·／a(t)． (2．19)

其中AD为没有松弛的情况下单个原始链节自由能的变化。

利用式2．19可以给出阶跃应变下流动场导致的熔体自由能变化。

△6；z=30k／A(f)=丁24cknTAo M． (2．20)

单位体积成核速率可以表示如下：

也打=％r唧c一砻c△q+△q，exp[一币南]
=cj，B+c：yo)】。exp{一南J'， (2．2，)

舯q=唧exp(-vE----兰)△Gg，C2 2带睁南· 蚴
成核速率随时间的变化主要由式(21)中的指数项决定，因此前面的线性项被

当做常数处理。
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妇，～唧{一最啬)． ㈣

2．4．2体积变化及长周期的计算

根据模型长周期反比于线成核密度，或者说正比于和所占的空间除以核的

数目。核所占的体积可以通过下面的方法估计。假设填充速率保持不变则核占

有体积的变化率为：

—dr-(t)：B．[Vo—y(f)】， (2．24)

其中刑和场分别是t时刻占有的体积和体系的总体积。曰定义为体积填充速
率，为一个量纲为s。1的常数，反映了结晶动力学的快慢。由式2．24可以得到：

y(f)=Vo·【1一exp(一Bt)1． (2．25)

总的成核速率等于单位体积成核速率和成核体积的乘积，因此核的数目可以通

过下面的积分得到：

眦，～J：：唧{-南卜expc柏即洲· c226，

结合式2．25和2．26可以得到长周期随时间的演化：

三(f)=Lo

其中厶是一个平移因子。

1一exp(一Bt)

2．4．3计算值和实验值的比较

(2．27)

在这一部分我们将通过数值拟合来比较理论模型和长周期的实际观测值。

在式2．27中有6个参数，分别是Lo，以，B，c2，c3和勿。其中勘是一个平移

因子，刀在均相成核的情况下固定为2，c2和流动场引起的自由能变化与静态下

自由能变化的比值有关，可以通过式2．22计算。o由表面自由能决定，随着结

晶条件的不同而改变。忍尽管可以通过小振幅震荡剪切测量，但一方面由于样

品具有一定分散性，另一方面PEO容易产生壁滑，这使得测量值只能作为量级

的一个参考。最终其中的三个参数曰，c2和曰被作为拟和参数。

我们先来计算一些直接能够得到的参数。取埘：=266 J／m，m】Tin=69 oC，

结晶温度T=-58 oC，可以得到G口=8．56x106 J／m3。在式2．6中△G厂的

3ckBT=3pRT／Me=4．64x106 J／m3，R为理想气体常数，P为PEO熔体的密度(1．124

39



第二章取向松弛对结晶影响的理论描述

g／cm3)Me为缠结点f．-j分子量，对PEO来说是2000 g／mol。实验中的Hencky

strain用的是1．2，对应拉伸Lt,肛3．32。考虑到高应变速率区的应变速率都远大

于lira(<O．1)，这里简化不同速率下初始的链变形都相同。因此彳D通过式2．11

可以得到，值为0．435。将数值带入式2．22

C2：—24万ckBTAo：O．191． (2．28)‘

△G．y／"2
、

最后进一步简化DE理论中的记忆函数，只取加和项的前5项，

胁4乃厕E!p2 exp(一争

=吾[oxpc一}+吉唧c一争+去唧c一詈，+lexpc一詈，j· c2伪，

当所有参数给出之后，我们使用遍历参数空间的办法对实验数据进行拟合，

选择拟合方差最小的组合作为拟合结果。参数选取范围如下：10<_ra_<100 S，步

长为5 S，0．0019<o．5 s～，步长为0．01，20sCs<50，步长为1。长周期的拟合结

果在图2．10中给出。可以看出速率越高，符合情况越好。最终的参数组合在表

2．1中列出，可以近似的认为re=81+20 S，o=28+3。

t ls)

图2．10长周期拟合结果和实验值的对比。
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霄
’一
∞、
'-

strain rate(s一)

图2．11体积填充速率的倒数和散射峰出现的时间对比。

表2．1不同应变速率时的拟合参数组合。

Strain rate(s’1)Td(s) B(s‘1) c3

100

50

20

10

85

100

80

60

拟合的松弛时间在60．100 S之间，

O．24 31

0．14 26

0．11 30

O．06 27

这和小振幅震荡剪切的结果在量级上符

合。对于体积填充速率B，由于假设其反映了结晶动力学的快慢，我们比较了

1／B与散射峰出现的时间。可以看出二者之间具有明显的正相关性，这在一定程

度上说明了模型的合理性。在建模时我们假设不同应变速率下的分子链变形完

全一致，这会导致相同的结晶行为。通过引入参数曰，我们将应变速率对结晶

的影响包含进来。这不仅使曰的物理意义更为明确，也解释了拟合过程中曰所

具有的主导地位。

G和核的表面自由能相关。取。的拟合值的平均28，则由局

=32D20'e／kap2可以得到D2ere=3．70x102 er93／u口Tt6。而取静态下的测量值o'=10．6

erg／cm2，仉=22．4删cm2可以得到孑％_2．52x103 ef93／cm6。【671可以很明显的看
出，拟合得到的表面自由能值小了很多，这与流动场导致动力学的加速一致。

表面自由能的减小可以认为是由于流动场使分子链取向，从而导致熔体和晶体

中分子链构象差异减小所致。
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2．5小结

利用小角X射线散射研究了拉伸诱导的PEO结晶，给出了取向条件下链松

弛对结晶的影响。实验上发现在低应变速率下长周期单调下降，而在高应变速

率下(>10 S’1)长周期在结晶初期经历一段上升后到达一平台，最后再次下降。

为了解释结晶初期长周期的上升，我们提出了一个局域化的成核模型。在高取

向的情况下，形成的密集的晶核沿着拉伸方向排列。随着松弛的进行，成核线

密度逐渐降低，这导致核与核之间距离逐渐增大。从时间平均来看，长周期会

有一个上升。为了定量解释实验结果，原有的微流变模型被拓展到阶跃应变的

情况来进行建模。拟合结果与实验观测的长周期演化以及动力学符合较好。同

时，拟合出的晶体表面自由能远低于静态下的数值，这可能是流动场下成核动

力学加快的原因之一。
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第三章链拉伸松弛驱动的长周期演化

3．1引言

第三章链拉伸松弛驱动的长周期演化

由于使用中的高分子有三分之二都是结晶性的，因此工业上对高分子的结

晶过程非常感兴趣。更为重要的是结晶行为的改变能够影响最终产品的使用性

能。[1-7]这种潜在的可能性，即利用受控的结晶过程直接调控产品性能，一直以

来都受到极大的关注。另一方面，高分子结晶在学术上也非常重要。因为高分

子的长链特性，其结晶过程相对于小分子非常缓慢。这种缓慢的结晶过程为我

们观察结晶过程，特别是结晶初期的结构变化，提供了很大的便利。这些信息

不仅对高分子非常重要，对于小分子的结晶也有很重要的参考价值。由于小分

子极快的结晶动力学以及更小的晶核尺寸，[s-lo]这些信息通常难以直接获得。

显而易见，对高分子结晶的研究非常重要，而其意义也远远超过高分子学科本

身。

流动场诱导结晶在高分子结晶的研究中占据了非常大的比例，这是因为实

际加工过程中流动场不可避免。在施加流场后分子链的构象会发生改变，这引

起最终性能的差异。经过几十年的研究，一般认为流动场下分子链会发生取向

和拉伸，导致晶体形态从取向片晶到串晶的转变。[11-28】这种描述勾勒出分子链

变形与结晶行为变化的粗略关系。在理论方面，一些可给出预测性结果的模型

已经被提出，展示出良好的发展趋势。[29-321然而当考虑晶体形貌时，经验性的

假设还是必须引入。在所有已取得的成绩中，链松弛导致的结晶的动态特性长

期以来都受到忽视。在结晶初期，分子链松弛和成核生长同时发生，二者必然

具有某种耦合。这种耦合使得结晶不仅仅依赖于温度，还取决于随时间变化的

分子链变形。尽管如此，由于过去近二十年串晶生成的研究一直占据着主导地

位，高分子结晶的动态特性在一直被掩盖着。这一问题需要更多的关注。

由于其独特的晶体结构，串晶结构内禀的掩盖了结晶的动态特性。串晶结

构(shish-kebab)最早在搅拌的聚乙烯溶液中发现，【33】随后在熔体中也观察到

类似的结构。【34】在其发现后不久，串晶中心的晶核被证明是伸直链晶体组成，

相比附生生长的片晶kebab，其具有更高的热稳定性。【35，36】结构形成过程被分

为以下两步，首先伸直链晶体的串核生成，然后折叠链片晶附生在串核上。【y7，

38】附生的位点由串核上提供的位置决定，不随时间变化。在高温下，串核会发

生部分的熔融和松弛，然而降低温度之后片晶附生的位置依然由串核决定。【12，

28，39，删显然，片晶排布的动态变化被这种两步的结构生成过程所阻碍。
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在取向片晶的形成过程中结晶的动态特性可以表现的非常明显，然而这方

面的报道却几乎没有。在取向的层叠片晶中，晶体之间由柔软的非晶区相连，

而不是固化的伸直链晶核。这种情况下，不论是非晶区的链变形还是链松弛都

会影响片晶间的相对位置，导致不同的结构演化过程。在上一章中，我们已经

描述了链取向松弛导致的成核密度的改变，【41】然而链拉伸情况下的结构演化改

变还没有给出。在流动场诱导结晶的实验中，为了确保链拉伸的发生，一般选

择的应变速率都高于Rouse松弛时间的倒数。【14，19,42-44]然而，这种方法很难给

出分子链拉伸的程度。只有当有球晶到串晶的转变发生时才能够判定足够强的

链拉伸已经发生。相对的，链拉伸的发生并不意味着一定会有串晶结构生成，

因为必须达到一定的临界值才行。145]这种情况下，在临界应变之前的瞬时结构

演化往往被忽视。商用流变仪对于检测分子链变形比较有效，嗣然而其难以和

原位结构检测联用，只能配合离线的结构检测。这使得临界应变以下时的一些

瞬时结构变化不能被跟踪。为了跟踪这些变化，将流变手段和原位结构检测结

合起来就十分必要。

在本章中将介绍链拉伸发生的情况下拉伸诱导的PEO结晶。利用自制的伸

展流变装置实现了结构检测和流变检测的结合。实验发现在大应变区力学曲线

出现明显的应变硬化现象，这意味着分子链拉伸的发生。然而小角X射线散射

上并没有串晶的信号出现。从结晶动力学看，随着应变增大半结晶时间连续的

下降，并没有发生二次的加速。这也说明没有串晶生成。长周期的演化在应变

硬化前后出现截然不同的时间演化。这些结果首次给出了弱链拉伸情况下的瞬

时结构演变。

3．2实验部分

3．2．1样品表征与后处理

使用的PEO样品和第二章中完全相同。表征过程不再详述，主要参数如下：

重均分子量Mw=1070 kg／mol，多分散系数为1．4。熔点为66．2 oC。Rouse松弛时

间估计为0．05 S。后处理方法与第二章相同，最终使用样品尺寸为30x20xl Innl3

的片。

3．2．2实验装置

实验所用的拉伸装置和第二章中类似，原理如图3．1所示，得到的应变为

Hencky strain。【471改动之处在于更换了电机和传感器。传感器的动态测量范围
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为8000转／分钟，完全覆盖了实验的需要。电机采用功率更低的Maxon无刷电机，

启动时对传感器冲击更小。这样得到的力学曲线真实度更高，然而最大的应变

速率则下降到25 S～。同时加速过程需要95 ms，对整个拉伸过程(小于260 ms)

影响较大。这阻碍了进一步的定量分析，因此本章中将只就链拉伸与长周期变

化的定性关联做讨论。

Rotation

sample

clamps

图3．1拉伸装置示意图。

●_————_———_专

Stretching

Detection

point

拉伸装置的温度测量也做了一些改进。在前面的工作中样品的温度通过放

置在样品表面附近的铂电阻温度传感器测量。由于二者之间依然存在一定的空

气段，温度的测量可能会出现偏差。为了对可能的误差进行标定，我们利用粘

在样品上的温度传感器和控温传感器的读数进行比较。控温传感器和样品表面

的传感器的读数同时被记录，二者之间表现出线性关系。通过标定控制温度被

转化为样品的实际温度。本实验中使用的温度为62 oC。

3．2．3实验流程

拉伸前PEO样品首先被加热到95 oC保持10 min，以便消除先前的热历史。

随后以2 oC／min的速度降温至结晶温度62 oC，当温度到达后立刻开始拉伸。拉

伸时保持控制应变速率为25 s‘1不变，应变从1．O到4．0。加热过程中装置中通入

氮气，一方面使温度更均匀，另一方面防止样品的氧化。温度波动被控制在±

0．5 oC以内。拉伸结束后立刻开始小角X射线散射的采集。

小角X射线散射在上海同步辐射光源BLl6b线站进行。实验所用波长为

O．154 am，样品到探测器距离为5300 mm。探测器使用的是Marl65 CCD，其包

含2048×2048个像素点，每个像素点大小为80岬。数据处理使用的软件Fit2d由
欧洲同步辐射光源(ESRF)免费提供。定义q=4minS／t，其中2妫散射角。通
过积分给出散射强度卢g的关系，称为一维散射曲线。下面所有给出的一维曲线
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都经过Lorentz修正。

3．3实验结果

—^
眄
正
量
、——一

k
西
C
o
b

t《S)

图3．2 25 s。1下的工程应力一应变曲线，应变从2．7增]JH至U4．0。

最大的五个应变的工程应力一应变曲线在图3．2中给出。应力首先以近乎线

性的方式增加，经过一个大约在0．34 MPa的极大值。这个应力极大值一般认为

是样品拉伸过程中横截面积减小引起的。在应变2．oN2．3之间表观应力再次上升，

这是由于样品通过夹片时力臂上升导致的。在这之后应力再次下降。整个演化

趋势是高分子熔体在自制伸展流变仪上典型的应力响应，应变2．7的结果可以作

为代表。进一步增大应变明显的应变硬化现象出现，应力的最大值达到了

O．69 MPa。拉伸过程中的结晶被认为是引起应变硬化的原因，这将在后面做详

细分析。在应变硬化段，应力．应变曲线的斜率随着预设的应变值增大而增大，

显示出电机减速过程对应力测量的影响。应力曲线第二个极大值的出现也被归

因于样品横截面积的减小，因为减速过程在应力下降之前很久就已发生。其它

小应变的应力．应变曲线为了简洁起见在这里省略掉。

根据应变硬化是否发生可以把整个应变区域划分为大应变区和小应变区。

有趣的是，在这两个应变区域里结晶行为也有很大差异。作为大应变区域的代

表，应变4．0的结果将首先给出，如图3．3所示。
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圈阿 网阿

图3．3(a)应变速率为25 s～，应变为4．0时的二维小角x射线散射花样。拉伸方向为水

平方向，如图中箭头所示。(b)一维散射强度曲线。(c)结晶过程中的长周期演

化。

二维的小角X射线散射花样在图3．3a中给出。赤道方向(垂直于拉伸方向)没有

尖锐的streak信号出现，这说明没有串晶结构的生成。水平方向上散射信号首先

表现出类似于streak的细长信号，这是由于结晶初期片晶周期不完善导致的。【48]

随着结晶时间的延长，散射信号逐渐向高g区移动，散射花样也变为具有明显散

射极大的拉长的球形。明确的散射极大的出现来源于片晶周期性的完善。相应

的一维散射曲线在图3．3b中给出。可以看出散射峰持续的向高g区移动。长周期

随时间的演化在图3．3c中给出。趋势上长周期保持了单调的下降，然而下降在

80 s附近似乎有所减慢，随后在100 s后再次快速下降。

：兰
C
了

●

口
-
再
’_
N
F

18 S 45 S 81 s 216 s 711 s 1656 s

言
S

弓
l=

＆
口

舌

图3．4(a)应变速率为25 s一，应变为2．4时的二维小角X射线散射花样。拉伸方向为水

平方向，如图中箭头所示。(b)一维散射强度曲线。(c)结晶过程中的长周期演

化。
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图3．5(a)应变速率为25 S～，应变为1．0时的二维小角X射线散射花样。拉伸方向为水

平方向，如箭头所示。(b)一维散射强度曲线。(c)结晶过程中的长周期演化。

应变2．4和1．0的结果被挑选出来作为小应变区结果的代表。对于应变2．4，开

始时散射花样为靠近beamstop的两个散射点，其强度随时间延长而增加。最终

散射花样变为具有明显散射极大的球形花样，这意味着取向的层叠片晶出现。

同时散射极大值的位置也逐渐向高g区移动。一维散射曲线在图3．4b中给出。可

以看出在结晶初期散射峰迅速向低g区移动。随着时间延长这种峰位移动逐渐变

慢。最终，散射峰再次向高口区移动，这与散射花样后期的变化一致。长周期随

时间的演化在图3．4c中给出。长周期在结晶开始后先快速增加，在大约90 s时达

到一平台。在约200 s后，长周期开始单调下降，这对应着片晶内插的发生。整

个演化趋势与上一章中结果类似，因此认为取向松弛导致的线成核密度的下降

是长周期初期变化的原因。对于应变1．0，长周期在开始的600 s内基本没有变化，

而后开始单调下降。这和应变2．4的情况看起来有所不同。考虑到应变1．O时相对

缓慢的结晶动力学，这种差异性可以被归因于结晶初期相对较低的结晶度导致

的散射峰的消失。

奢1．
∞
C
o

C

哥0．
N

阿
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(b)

图3．6(a)不同应变下的归一化的积分强度曲线。 (b)半结晶时间随应变的变化。

54
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不同应变下归一化的积分强度曲线在图3．6a中给出。积分强度曲线通过加

和整个测量范围内的一维散射强度得到，计算方法在公式3．1中给出。所有的积

分强度曲线通过式3．2归一化，其中‰(max)，Imt(min)，‰(t)分别是最大积分强度、

最小积分强度和t时刻的积分强度。

g嗲 ．

‰=I l(q)q2由 (3．1)
口mm

Normalized intensity=生盟二生型 眦)
I嘛(max)一I随(min)

、 。

在所有研究的应变下，积分强度都首先快速上升，然后出现相对缓慢的下

降。随着应变增加，积分强度曲线向更短时间的方向移动，然而其幅度逐渐减

小。定义半结晶时间为积分强度达到最大值一半的时间。不同应变的半结晶时

间在图3．6b中给出。随着应变增加半结晶时间平滑的减小，没有出现任何加速

的迹象，即使是在强烈的应变硬化发生之后。注意这里定义的半结晶时间会高

估整个结晶动力学。

1．0

0．9

0．8

0．7

strain

图3．7不同应变下的取向度参数。应变2．4和4．0的二维散射花样的加入是为了直观的看

出取向度的变化。

为了找出应变硬化对结晶的影响，不同应变下片晶的最终取向在图3．7中给

出。片晶取向的表征用的是Hermanl舶度参蛳其定义如下：

厂：掣． (3-3)

其中碇义为参考方向(拉伸方向)和片晶法向之间的夹角。因此当所有片晶沿

．10_oE俺_I仃Q

CO；母_CmIJO
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拉伸方向排列时户1，无规取向时户o，垂直于拉伸方向时产．0．5。

从图3．7可以看出取向度在应变从1．0到1．6时迅速增加，很快达到第一个平

台值0．91。当应变超过2．7后，取向度再次上升并到达第二个平台值0．97。二者

数值上的差异并不大。为了更清楚地表现出取向度的增加，应变2．4和4．0的二

维散射花样被作为插图加入图3．7。可以看出，应变4．0时散射信号更为集中的分

布在水平方向，也就是拉伸方向。这说明生成的片晶取向程度的确更高。取向

度的进一步上升说明应变硬化的发生使片晶的空间排布发生了改变，这类似于

固体拉伸中晶体的二次取向。

E
C

刁
O
L
0
△
功
C
O

图3．8不同应变下的长周期时间演化。 (a)大应变区域，包含应变3．0，3．3，3．6和4．0。

为了方便比较，应变2．7的结果作为小应变区的代表也放在图中。 (b)小应变区

域，包含应变1．0，1．2，1．6，2．0，2．2，2．4和2．7。

不同应变下的长周期演化在图3．8中进行了汇总。在讨论长周期的时间演化

之前，需要指出的是不同应变下最终的长周期基本一致，波动在2 nm以内。这

说明最终的长周期是由温度决定的。

大应变区域的长周期演化在图3．8a中给出。当应变大于3．3时长周期从初始

值约67 nm开始单调的下降。应变越大，这种下降越快。在80 s附近，长周期的

下降有所减慢。应变越小，这种减慢越明显。与之相对，应变2．7时长周期在结

晶初期从48 nm增JJl至lJ56 nm。这种演化趋势的变化与应变硬化的发生具有明显

的对应关系。对于应变3．0，长周期在最初的170 s内缓慢的从57 nm增JJl至161 nnl，

然后开始下降。这种介于中间的长周期数值以及微小的长周期上升表现出一种

介于明显应变硬化和没有应变硬化之间的状态。这也与其应力响应上只有微弱

的应变硬化相符合。

小应变区的长周期演化在图3．8b中给出。直观地看似乎存在两种不同的演

化方式。当应变大于1．6时，长周期在结晶初期上升，随后到达一短暂的平台，

最后下降。而对于更小的应变，长周期信号出现较晚。时间演化上则经历一较

5

5

4

4
一Ec一刁oIJ∞△西co—
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长的平台期，最后也发生下降。、这种差异性被归结于缓慢的结晶动力学，即初

始的长周期上升由于结晶度太低而无法观测到。

3．4讨论

图3．9长周期演化分区示意图。

在本章中应变硬化对PEO结晶的影响通过结合同步辐射小角X射线散射和

伸展流变进行了研究。主要的实验结果总结如下：1)在大应变区域应变硬化现

象发生。2)长周期演化可以划分为三个阶段，如图3．9所示。在阶段I，链松

弛引起的片晶相对位置的改变导致长周期发生增大或者减小。在阶段II，侧向

生长主导结晶过程，长周期没有明显的变化。在阶段III，片晶的内插发生，长

周期开始单调下降。需要注意的是并不是所有的阶段都能够在一次实验中观察

到，这在后面会有详细说明。最终的长周期在不同应变下只发生了约2 11131的变

化，这似乎表明长周期主要是由温度决定的。3)结晶动力学随着应变增大而加

快，然而没有观察到与串晶生成相关的二次加速过程。4)取向度在经历了初始

的快速增加后达到一平台。在应变硬化发生后，取向度再次增加并达到新的平

台值。综合这些结果可以看出，应变硬化与结晶行为的变化有着密切的联系。

这些现象背后的物理过程将是下面讨论的重点。

应变硬化的出现意味着链拉伸的发生，拉伸过程中的结构变化是其产生的

根源。对于理想的高分子熔体，应变硬化一般认为来源于线性分子链的非高斯

拉伸。支化链在拉伸流场下通过粘度比较也发现会出现一定的应变硬化现象。

汹哪3考虑到PEO严格的线性结构，支化链的可能性不再考虑。而对于线性链，

57
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明显的应变硬化的发生要求应变速率远高于分子链的松弛速度，流变研究表明

一般要求应变速率达到10倍于Rouse松弛时间的倒数。哺21根据前一章中对松弛
时间的测量和拟合，可以估计出需要的应变速率在200 S‘1以上，这远远高于实

验所用的应变速率。因此，对于理想的高分子熔体，在所用的实验条件下应变

硬化是不会发生的。然而对于结晶性高分子，结晶过程本身也会极大地改变熔

体的流变性质。形成的晶体会起到类似于物理交联点的作用，使整个体系的链

运动减慢。这种情况下链拉伸可以再更低的应变速率下发生。这个实验中使用

的结晶温度相对较低，静态下结晶开始的时间大约是600 S。在拉伸的条件下，

结晶会在更短时间内发生。这种可能性使我们更倾向于结晶导致的链拉伸。

链拉伸的发生并没有导致串晶结构的生成，这说明分子链的拉伸在拉伸停

止后被松弛掉了，而没有被结晶固定下来。所有应变下散射花样都没有出现赤

道方向(竖直方向)的streak，说明没有串晶结构的生成。同时，结晶动力学

进一步确认了这个结论。Housmans等人研究了剪切诱导的聚丙烯结晶，检测手

段为流变测量和光学显微镜．。晦33实验中剪切时间作为变量，而结晶过程则通过

剪切停止后的模量变化进行跟踪。模量变化呈现出S形变化，归一化后可以得

到半结晶时间。得到的半结晶时间在增加剪切时间时会逐渐下降并趋于一平台。

在这个平台内最终形成的晶体形貌为球晶，对应点状核的生成。继续增加剪切

时间，当超过一定时长之后，动力学再次加快，半结晶时间进一步缩短。通过

光学显微镜可以发现晶体形貌从球晶转变为串晶。因此，动力学的二次加速被

归结于串核的形成。可见，动力学的改变能够反映核形貌的变化，可以作为串

晶生成的另一种判定条件。在我们的结果中，半结晶时间连续下降，没有任何

再次加速的迹象。这进一步确认了串晶并没有生成。综上，可以看出本实验中

的链拉伸在流场停止之后并没有诱导串晶生成，那么其只可能随着连松弛耗散

掉。

结构变化导致的链拉伸主要通过干扰片晶的空间排布来影响结晶过程。在

链拉伸发生之后，长周期出现阶跃的增大，同时其时间演化表现出两步下降的

过程，这与小应变区出现的上升一平台一下降截然不同。根据前面的分析，这里

的链拉伸来自于拉伸过程中的结构变化。也就是说，拉伸过程中高分子熔体和

一些模量更高的结构一起被拉伸。模量的显著上升类似于Winter提出的结晶初

期高分子熔体的凝胶化。呶3结构之间的距离将会持续增大，直到拉伸结束为止，

这似乎很好地解释了长周期的阶跃增大。需要注意的是这里我们假设虽然分子

链被拉伸，但相应的成核线密度却并没有明显的上升。也就是说，成核线密度

增加导致的长周期减小并不能补偿单纯的机械拉伸导致的长周期增大。当拉伸

停止后，分子链将会开始松弛，结构之间的距离也会逐渐减小，这对应于长周
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期初期的下降过程。而随着链松弛的进行，弹性能逐渐耗散，松弛的速度也会

减慢，这与观察到的长周期下降的减慢一致。后面由于内插的发生，长周期开

始第二次下降。与演化过程的巨大差异不同，不同应变下最终的长周期基本一

致。这种一致性暗示着热力学决定的片晶周期，而长周期的时间演化则表现了

“凝胶化熔体”的拉伸是如何影响周期结构的形成。在链拉伸发生后取向度的

再次提高类似于固体拉伸中片晶的再取向过程，晦5，刚这也确认了前面推测的

“凝胶化熔体”的机械变形过程。

Degree of oI’del’

图3．10运动受限对成核抑制作用的原理示意图。

尽管长周期的演化已经能够很好地解释，我们还遗留了一个问题，即被拉

伸的结构之间为什么很难发生成核。这个结论并不是非常直观，因为一般情况

下链变形越大，成核也越快。我们推测应该存在某种限制，从而使这些强烈拉

伸的分子链保持非晶状态。我们假设在这些结构之间的分子链之所以很难成核

是因为受到拉伸的同时分子链运动也受到限制。一方面，链拉伸会使这部分受

限熔体的自由能上升，导致更高的结晶驱动力。另一方面，受限使得分子链的

构象调整相比于自由熔体变得更难。在自由熔体中，在已有核附近成核时只需

考虑一端的限制作用，即留出一定的非晶区使分子链构象能够调整。在两端受

限的情况下，额外的限制相当于增加了晶体的表面自由能。总体来看，成核位

垒变得更高，如图3．10中所示。从动力学的角度来看，结晶初期内插相比于链

松弛和侧向生长而言更难发生。这种抑制作用和串晶生成后动力学再次提高也

相符。当链拉伸足够强时，分子链直接转变为纤维状的串核，能够提供更多的
S9
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成核位点。在此之前，由于抑制作用的存在，成核速率提高比较有限。

II III

t

、
、一

1
]

图3．11整个应变范围内的结构演化示意图。在流场停止之后，结晶可以被分为三个

阶段，分别为连续成核阶段(I)，侧向生长阶段(II)和内插阶段(III)。在拉

伸过程中的实心十字表示没有发生结构变化，阶段I的空心十字表示不能被实验

观察到。相应的长周期变化放在右边。

整个结构演化过程在图3．1 1中给出。对于最大的三个应变，拉伸过程中形

成的晶核或者小的片晶可以看做是交联点，这使得整个熔体成为一个物理交联

的瞬时网络。随着拉伸的进行，交联点之间的分子链拉伸越来越强烈。然而由

于受限作用，新的晶核难以在这些结构之间大量形成。当流场停止后，分子链

开始松弛并趋向于初始的无规线团，这导致长周期在阶段I的下降。随着松弛

的进行松弛速率会减慢，这导致观察到的长周期下降的减慢。宏观的样品流动

在这个阶段可能发生，但其并不足以引起样品的断裂。侧向生长阶段在这三个

应变下似乎并不明显，这是由于结晶动力学比较快的缘故。最后内插过程开始，

长周期出现第二次快速下降。

对于小应变区域，我们认为结构演化过程和上一章中的取向情况类似。当

流场停止后，链松弛会引起成核线密度的下降。在高度取向的情况下，线成核

密度可以认为反比于长周期。因此形成较晚的层叠片晶的长周期会比较大，如

图3．10中三，J和三￡2所示。在结晶初期，新的层叠片晶会不断形成，则时间平均

的长周期将会上升。随后侧向生长和内插依次主导结晶过程。这种结构演化方

式导致长周期上升一平台一下降的变化趋势。根据结晶动力学的快慢，全部或者

只有部分阶段能够被小角X射线散射观察到。在最小的两个应变下，初始的连

续成核阶段(阶段I)不能被观察到。这是由于明显的周期信号只有在侧向生长

使结晶度达到小角x射线的检测下限时才能得到。
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应变3．0下的长周期演化比较特殊，同时具备链拉伸和链取向的演化特征。

这似乎表明不论是链取向还是链拉伸都不能完全主导整个结晶过程。一种可能

的解释是在结晶初期微弱的链拉伸也引起了长周期的阶跃和短暂的下降，但并

没有被我们的实验所观测到。在这之后，取向开始主导整个过程，长周期又发

生上升。由于长周期的初始值已经接近于大应变下的平台值，上升的幅度并不

太大。这导致了观测到的处于过渡状态的长周期演化过程。

3．5 小结

在本章中，我们给出了链拉伸的松弛过程驱动的长周期演化。链拉伸的发

生是通过应力曲线的应变硬化现象判断。由于使用的应变速率远低于纯熔体发

生非高斯拉伸的应变速率要求，我们认为链拉伸是由于拉伸过程中熔体结构发

生变化引起的物理交联导致的。链拉伸发生后，长周期初始值出现阶跃时的增

大，同时时间演化变为两步下降，不同于取向情况下的上升一平台一下降过程。

同时，取向度在链拉伸发生后也进一步提高。一个定性的模型被用来解释这些

变化。在拉伸过程中熔体已经发生结构变化。这些结构和缠结的熔体网络组成

新的瞬时交联网络。对这一瞬时网络施加拉伸流场使得结构之间的分子链被强

烈拉伸。然而，这些结构之间的成核并没有很大的提高，因为结构对分子链的

限制导致链构象调整相对困难。在拉伸停止后，分子链的松弛导致片晶之间的

非晶区厚度变薄，引起长周期在结晶初期的迅速下降。经过一段时间的侧向生

长后，内插开始进行，长周期再次下降。
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4．1 引言

高分子熔体的流变响应是流动场诱导结晶研究中十分关心的一个问题，因

为其能够给出一定的分子链变形信息。流动场能够决定后续的结晶过程，包含

动力学加快和晶体形貌变化，这一认识已经得到学术界的公认。n吲通过流动场

直接调控高分子产品的性能的可能性使得分子链变形和后续结晶行为的关联变

得十分迫切。然而，现有的流变理论在非线性流变区对分子链变形和松弛进行

预测依然存在很大困难。而松弛过程和晶体成核生长过程的耦合进一步阻碍了

流动场诱导结晶的理论描述。另一方面，实验上我们可以很方便的通过分子设

计来调控分子链对流场的响应，比如长短链共混体系、睁101支化链n妇以及化学交

联网络等。n2’131这种方法允许我们利用线性区的流变参数来定性的估计分子链

在非线性区的变形，最终将其与结晶行为关联起来。西_屯151这种做法已经在过

去几十年里给出了丰富的信息，进一步推动了更为定量的描述的发展。可以看

出，有意识的改变熔体的流变性质来找出分子链变形与结晶行为的关系具有良

好的前景。

除了分子设计之外，工业上十分重要的粒子填充体系也提供了一种可选的

方式来改变熔体的流变性质。在粒子填充体系中，很多时候粒子与高分子链之

间存在着相互的吸引作用，从而实现力学性能的增强。在这种相互作用下，分

子链的运动性也发生了变化。这种非均质的熔体通常被认为是由自由熔体的缠

结网络和粒子表面受限的熔体组成。流变表征发现在低频区储能模量会出现新

的平台，n鲫妇这说明分子链的松弛被减缓了。通过其它方法发现在粒子表面存

在着几个纳米厚的一层受限熔体，这部分熔体的运动性比较低。阮列通过这些

工作，粒子填充体系中分子链的长时扩散性质已经得到了很好的描述，然而在

强场下的瞬时响应却还没有明确的表征。

粒子填充体系中熔体流变性质的改变在流动场诱导结晶中的重要性还没有

得到重视，这与对链运动性变化的研究形成了鲜明对比。流动场影响的结晶过

程在粒子填充体系中依然很重要，因为流动场诱导的取向和晶体形貌变化仍会

影响甚至决定产品的性能。[2们一些关于聚烯烃的研究已经被报道。各向异性的

纳米粒子，比如碳纳米管和石墨烯，被作为填充粒子加入研究其对结晶行为的

影响。在同样的流动场参数下，晶体的取向度会变得更高，串晶结构的形成也

更容易。乜油1这种变化被解释为纳米粒子与分子链的强相互作用导致的更容易

的链拉伸以及串核更高的稳定性引起的。这种解释主要关注纳米粒子附近的熔
67
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体构象变化，自然地将熔体本身的流变性质变化忽略掉了。两个因素引起这种

忽略：1)串晶生成是绝大部分流动场诱导结晶研究的关注点，而其在空间上的

分布是非常不均匀的，∞“323这种局域化的结构生成很自然地倾向于一种集中在

纳米粒子表面附近的解释，比如表面相互作用以及局部流场的变化。2)对于各

向异性的粒子，其形成自身逾渗网络的临界浓度很低，这导致在分辨逾渗网络

形成和缠结熔体流变性质变化时非常困难。而对于各向同性的粒子，已有报道

证明其能够和缠结熔体形成网络结构，从而导致分子链松弛行为的变化。n叼当

这种相互作用足够强时，相应的结晶行为也应该发生变化。第三章的工作中发

现拉伸过程中的结晶会使缠结熔体网络形成物理交联，从而导致链拉伸的发生

以及长周期演化的不同。∞3取向度在链拉伸发生后也进一步提高。这表明流动

场下分子链之间的长程相关性能够被激发，而不仅仅影响粒子附近的区域。这

些变化对粒子填充体系结晶行为的变化可能有所暗示。

在PEO基体中，PEO／NaBr复合晶体的形成提供了一种模拟粒子填充体系

的方法，避免了纳米粒子强表面相互作用对结晶的影响。PEO具有用其主链上

氧原子来溶解无机盐阳离子的能力。这种能力会随着无机盐中阴离子体积的增

大而增加。三种不同的相，PEO晶体、PEO非晶区以及PEO／盐复合晶体会存

在于PEO和盐的共混物中。根据盐的种类和浓度，复合晶体的熔点可能高于

PEO晶体，也可能低于PEO熔体。D}蚓这种熔点的差异使得我们可以选择性的

熔融纯PEO晶体。剩下的复合晶体则可以作为物理交联点，改变流动场下的分

子链响应。相比于真正的粒子填充体系，这个复合体系中分子链构象的变化被

弱化，因为复合晶体依然保持片晶的折叠链结构。同时，熔体的缠结网络被保

留下来。这种特殊的性质使得表面相互作用和熔体流变性质变化引起的结晶行

为变化能够被分开。

在本章中我们将给出PEO／NaBr复合晶体存在的情况下，PEO熔体的拉伸

诱导结晶行为。检测方法依然是拉伸流变检测结合小角X射线散射。PEO和

NaBr的共混物通过溶液共混获得，复合晶体的生成通过DSC进行确认。盐种

类的选择综合考虑了盐的溶解性和x射线吸收两个因素。在常见的钠盐中，

NaBr具有相对较好的溶解能力和较低的X射线吸收。在复合晶体存在的情况下，

PEO熔体的粘度随着盐含量的增加而上升，大应变时的应变硬化现象也更为明

显。长周期的时间演化也相应的发生变化，和前期研究结果类似(第二、三章)。

口3’373结晶动力学随着盐含量的上升有所加快，然而这种差异随应变增大而变小。

我们推测复合晶体和缠结熔体网络形成了物理交联网络，该网络的拉伸引起了

结晶行为的变化。
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4．2实验部分

4．2．1样品制备

本工作中所用PEO从上海联胜化工有限公司购买，商品名为P20。在使用之

前粉末状的PEO在55 oC下真空干燥24 h。溴化钠(NaBr)为中国国药集团化学

纯产品，使用前在100 oC下真空干燥24 h。PEO和NaBr的混合是通过甲醇作为溶

剂，在63 oC下搅拌12 h。混合均匀后溶液被在室温下真空干燥3天，然后升温至

50 oC真空干燥两天。我们制备了两个不同共混浓度的样品，盐含量分别为4．9％

和2．O％。后面的描述中为了方便将会分别称其为S5(4．9％)和S2(2．0％)，纯

PEO熔体则称为S0。烘干后的样品用平板硫化机在10 MPa的压力下压成1 mm厚

的片。纯PEO样品的压片温度为85 oC。对于共混样品，压片温度为73 oC，以防

止压力下盐的析出。最终使用的样品被剪成尺寸为30×20xl nlln3。不同样品的

熔点通过差示扫描量热仪测量(DSC)，使用仪器为美国TA公司的DSCQ2000，

升温速率10 oC／rain。

4．2．2实验仪器

拉伸装置和第三章中使用的相同，这里只简要地介绍其工作原理。样品被

固定在两根齿轮啮合的轴上，拉伸通过电机驱动轴反向旋转实现。受到拉伸的

样品长度保持为两根轴的轴间距，因此应变速率在拉伸过程中保持不变。这样

得到的应变称为Heneky strain。汹3实验中使用的拉伸速率为25 s～，但电机加减

速过程会有一定影响。为了方便我们仍然使用表观的25 sd进行描述。

4．2．3实验操作

拉伸前PEO样品首先被加热N95 oC保持10 rain，以便消除先前的热历史。随

后以2 oC／min的速度降温至结晶温度64 oC，当温度到达后立刻开始拉伸。拉伸

时保持应变速率为25 s。1不变，应变从1．2到4．0共8个应变。温度波动被控制在±

0．5 oC以内。拉伸结束后立刻开始小角X射线散射的采集。

小角X射线散射在上海同步辐射光源BLl6b线站进行。实验所用波长为

0．154 nlll，样品到探测器距离为5570 mm。探测器使用的是Marl65 CCD，其包

含2048x2048个像素点，每个像素点大小为80 gm。实验数据处理使用的软件是

欧洲同步辐射装置提供的Fit2d。所有一维散射曲线都进行了Lorentz修正。

4．3实验结果
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图4．1不同样品的DSCi贝tJ试结果。(a)第一次升温过程。(b)第二次升温过程。

表4．1不同样品的熔融焓和熔点。

样品TpEo．SCC(0c)H(J／g)TpE01 st(oc)H1st(J／g)TPE02nd(oc)H2nc!(J／g)

S5 129．7

S2 121．4

SO—．

17．8 68．8

6．2 68．4

— 68．7

140．2

151．4

154．3

59．3

61．3

61．9

150．2

153．7

156．2

TPEo-SCc，TPE01吼和TpE02nd分别是复合晶体和PEO晶体在两次升温过程中的熔点。对应的熔

融焓记为H，HlSt和H2nd。需要注意的是这些数据来源于压片后的样品。

不同样品的DSC澳tJ试结果在图4．1中给出，具体数据在表4．1中作了总结。曲

线进行了竖直方向的平移以方便观察。整个升降温过程包含从0 oC升N150 oC，

降温至0 oC，再升温至150 oC--"个阶段。在第一次升温过程中，纯的PEO样品只

在68 oC附近出现吸热峰，这对应着PEO晶体的熔融。而在掺盐的样品S5和S2中，

在120 oC附近出现了另一个比较宽的吸热峰，这对应着复合晶体的生成。相比

于盐含量，S5和S2中复合晶体的熔融焓之比略微偏离盐含量之比。这可能来源

于不同盐含量时复合晶体结构的差异。在第二次熔融过程中，所有样品都只出

现PEO晶体的熔融峰，这表明复合晶体的熔融是一个不可逆过程。这种不可逆

性限制了我们可以使用的消除热历史温度。对于熔融焓，盐含量的增加导致了

其略微的下降，这说明在所用的盐含量下PEO本身的结晶并没有受到明显影响。
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图4．2不同样品的工程应力一应变曲线。(a)S5。(b)S2。(c)SO。虚线表示计算出

的未发生应力硬化时的应力。

不同样品的工程应力一应变曲线在图4．2中给出。对于S0，应力开始近似线性

的增加，在大约应变为1．0的地方达到一最大值0．19 iht'IPa。经过一段下降之后，

应力在应变为2．0附近再次上升。这种表观的应力上升来源于样品通过夹片时力

臂的增大。由于样品横截面积的进一步减小以及电机减速的影响，应力最终再

次下降。对于S2和S5，整个应力变化过程类似于SO，差异在于盐的加入使得样

品模量有所提高。

为了判断应变硬化现象是否发生，首先需要约化模量的变化。拉伸过程中

应力曲线上的两个应力极大值之比被用来比较。如果没有应变硬化发生，则所

有样品在相同的应变下应具有相同的比值。纯PEO熔体被选为基准样品来计算

没有应变硬化时的比值，因为其给出的是没有链拉伸时的响应。由于SO在应变

4．0时直接拉断，不同样品应变3．6时的比值被用来比较。应变硬化的临界应力通

过式4．1计算，相应的结果在图4．2中用虚线表示出来。

critical stress：MaxI(S，)×—Max2—(S0)x：2，5 (4．1)
“。Maxl(S0)

可以看出，S5在应变超过3．3后出现了明显的应变硬化。对于S2，测得的应

力在计算出的临界应力附近波动。这说明如果有应变硬化发生，其幅度也比较

微弱。应变硬化的出现确认了我们的推测，即高熔点的复合晶体会充当物理交

联点。这些物理交联点和熔体缠结网络共同组成了一个瞬时网络。瞬时网络中
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分子链的拉伸导致应变硬化的出现。

S2

图4．3不同样品应变为3．6时的二维小角x射线散射花样。拉伸方向为水平方向，如箭

头所示。

不同样品的二维小角X射线散射花样在图4．3中给出，应变均为3．6。尽管三

个样品的应力响应不同，它们给出的散射花样演化却比较相似。从拉伸之前的

二维图可以看出，复合晶体并没有给出明显的周期信号，这给后面的处理提供

了很大的方便。拉伸之后很短时间散射花样出现了水平方向的类似于streak的信

号，这对应着周期并不完善的片晶结构的生成。随着时间延长，明确的散射极

大值出现，同时散射峰位向高口区移动。二阶散射峰在结晶的后期也变的明显，

这表明片晶的周期结构在缓慢的完善。需要指出的是在所有使用的应变条件下

都没有竖直方向的streak信号出现，说明没有串晶生成。这和包含异质粒子或是

晶体的剪切实验结果不同。啪-32'393可能的一个原因是拉伸实验中应变范围比较

小。

匿

雹

雹

苫

圄

3

Hencky strain

图4．4不同样品取向度随应变的变化。
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取向度随应变的变化在图4．4中给出。片晶的取向度通过Herman取向度参

数进行表征，其定义如下：

3／cos2∞＼一】厂=1—士． (4．2)
Z

这里妒定义为参考方向(拉伸方向)和片晶法向之间的夹角。当应变为1．2时，

SO的取向度远低于S2和S5。考虑到1．2是一个比较小的应变，我们认为复合晶体

的存在显著地促进了片晶的取向。这种促进效果来源于瞬时交联网络中减慢的

链松弛。继续增加应变，SO的取向度上升明显，S2和ssN增加缓慢。最终所有

样品的取向度都在0．9附近。

五1．0
∽
C
o_
t-"

哥0．5
N

仍

E
L．

2 0．0

∞

弋1∞0
r
_

图4．5(a)不同样品应变3．6时的积分强度曲线。(b)半结晶时间汇总。

不同样品的结晶动力学数据在图4．5中给出。图4．5a给出了应变为3．6时不同

样品归一化后的积分强度曲线。可以看出，随着盐含量的增加，结晶动力学有

所加快。所有实验中的半结晶时间在图4．5b中给出。半结晶时间定义为积分强

度曲线归一化后强度达No．5时的时间。SO在应变1．2时的半结晶时间这里没有给

出，因为强度的最大值在整个持续4880 s的采集过程中没有出现。可以更清楚

地看出，盐含量越高，结晶动力学整体越快。而随着应变增加，所有样品的半

结晶时间都单调下降，相互之间的差异也逐渐变小。这一现象和成核剂加入后

的动力学变化相似，文献中认为这是由于成核效应主导到流场诱导主导的转变

所导致。【40'4l】在弱成核剂的情况下，由于流动场能够诱导更多的晶核，因此在

大应变时流动场的效果趋于主导，不同种类成核剂的加入表现出相同的结晶动

力学。这里隐含的假设是成核剂的加入并不显著影响熔体的流变性质，大应变

下分子链的变形依然由流场参数决定。然而，从力学响应可以很清楚的看到不

同样品中最终的链变形是不相同的。这种表面上的矛盾可能来源于链运动性的
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变化。如果只考虑成核速率的变化，那么不同链变形对应同样的结晶动力学只

能发生在结晶动力学已经饱的情况下，即半结晶时间一应变曲线出现平台区。然

而，在所有样品中都没有观察到结晶动力学平台区的出现。这意味着似乎应该

将生长速率的变化也考虑进去。在盐的共混体系中，由于物理交联点的存在，

分子链的运动被减慢。这使得s5相比于S2具有更高的成核密度和更低的生长速

率变得可能。这种相反的影响使得S5和S2具有类似的结晶动力学。

言
C

葛
‘C

&
西
C
O

图4．6不同样品的长周期随时间演化。(a)S5。(b)S2。(c)SO。

不同样品的长周期演化在图4．6中给出。对于s5，长周期演化可以分为三种

情况：1)长周期在初期迅速下降，而后进入一短暂的平台期，最后再次下降。

应变4．0，3．6和3．3属于这种情况。2)长周期下降前先经过一段微弱的上升。应

变3．0和2．7可以被划分到这种情况。3)长周期先经历一较大幅度的上升再转为

下降。所有小于2．7的应变都属于这种情况。这三种情况下长周期的初始值经历

了台阶式的上升，步长在8．10 nlTl之间。可以看出，情况1)和情况3)分别对应

明显的应变硬化现象和没有应变硬化现象。对于第二种情况，单纯从应力响应

很难判断应变硬化是否发生。根据第三章中长周期演化的结果，我们可以判断

情况2)对应的是弱应变硬化的发生。

S2中长周期的演化和S5中第二、第三种情况类似。应变为4．0和3．6时，长

周期从100 s开始缓慢上升，至lJ400 sO寸开始下降。长周期的初始值也比其它应变

下的初始值大。这和S5中长周期演化的第二种情况类似。应变减小，长周期初

期上升的幅度会变得很大，随后开始下降，这和S5中第三种情况类似。当应变

74



第四章异质结构存在下的流动场诱导结晶

小于2．7时，长周期在初期的上升由于结晶动力学过于缓慢而观察不到。

在S0中长周期随时间的演化并不随应变变化而变化。在所有的应变下长周

期都经历了初期的上升和后期的下降。这种统一的长周期演化与力学曲线没有

应变硬化一致。同样，这种演化过程可以被划分为S5中的第三种情况。最终的

长周期由于结晶温度高，动力学过于缓慢没有观测到。同样的原因使得S2和S5

中最终的长周期也没有观测到。

所有的长周期演化模式在S5中都有所体现，而这些变化与前面几章的结果

相同。因此，我们推测同样的结构演化也应该在PEO／NaBr共混体系中出现。这

里先把前面主要的结论给出，以方便下面的讨论：在低温拉伸的过程中已经有

结晶发生，这些晶体作为物理交联点使体系松弛变慢，分子链拉伸发生。进一

步的拉伸会使得这些晶体之间的距离逐渐增大。临近晶核之间的成核假设被抑

制，因此初期内插很难发生。这种情况下分子链的拉伸使得长周期表现出阶跃

增大。拉伸停止后分子链的松弛导致长周期的下降。当应变较小时，分子链的

取向主导结晶过程。我们认为高取向情况下线成核密度反比于长周期。随着时

间的增加，分子链松弛使得线成核密度逐渐降低。时间平均来看，相应的长周

期则会有上升。对于弱应变硬化的情况，长周期的阶跃幅度变得较小，同时时

间演化也变为缓慢而微弱的上升。在结晶后期，由于内插的发生长周期开始单

调下降。可以看出，拉伸停止后的分子链松弛导致长周期演化的变化，而其趋

势则由分子链变形的程度决定。

和前面的工作相比，这里使用的温度相对较高，拉伸过程中PEO自身的结

晶被认为是受抑制的。这可以从缓慢的结晶动力学得到一定的支持。因此，拉

伸过程中PEO和NaBr的复合晶体将是唯一的物理交联点，应变硬化发生对应的

链拉伸将只是增加复合晶体之间的距离。这意味着非晶区厚度增加导致的长周

期增大和成核是同时发生的。换句话说，晶核之间似乎存在着某种排斥作用，

使得晶核之间固有的距离在链拉伸后进一步放大。这种排斥作用来源于已经形

成的晶核对周围分子链的限制作用，即成核时分子链构象的调整在已存在的晶

核附近变得困难。这种排斥作用也是片晶之间总是存在非晶区的原因，而链拉

伸则使这一排斥显著地放大。

S2中长周期演化的一个有意思的特征是结晶初期存在一段长周期的下降，

这一下降过程随着应变减小而逐渐消失。但即使在应变4．0下，这种下降也只有

大约3衄，远小于S5中应变硬化后的变化。这似乎和我们前面的推测一致，即
弱应变硬化时长周期会在最初有一段微弱的下降。在小应变下这种微弱的长周

期下降在也能观察到，然而宏观上应力并没有发生应变硬化。这可能是由于在

复合晶体附近流动场有所增强，分子链发生拉伸所致。



第四章异质结构存在下的流动场诱导结晶

整个的结构演化过程可以定性的描述如下。在存在复合晶体的异质熔体中，

分子链通过自身的缠结网络和复合晶体相作用。整个熔体在流动场下的响应类

似于一个瞬时网络，复合晶体则作为其中的物理交联点。随着应变的增加分子

链将会发生从链取向到链拉伸的变化，对应着力学曲线的应变硬化现象。这种

网络特性也使得晶体取向度有所提高，因为分子链更容易被拉伸，同时变形的

松弛更慢。流场停止之后，链松弛和结晶开始发生，导致长周期出现上升或下

降。演化趋势决定于链取向或链拉伸的发生。我们推测应变硬化的发生对应着

分子链的拉伸。在链拉伸发生后，长周期突然地上升。这种上升被归因于链拉

伸放大的片晶间排斥。而链拉伸的松弛则使得长周期发生第一次下降。在取向

的情况下，链松弛导致线成核密度下降，时间平均的长周期在结晶初期则会发

生上升。只有弱应变硬化发生时，长周期的阶跃变得微弱，长周期的时间演化

也从迅速下降变为微弱的上升。在链松弛影响的阶段之后，侧向生长主导了结

晶过程，长周期基本保持不变。最后内插过程发生，新形成的片晶插入已有的

层叠片晶中。结晶动力学也受到复合晶体的影响。链运动性的降低导致更高的

成核密度和减慢的生长速率，这导致S5和S2在大应变区接近的动力学，即使分

子链变形有很大差异。

4．5小结

在本工作中，我们利用伸展流变和小角X射线散射研究了含异质结构的

PEO熔体的拉倬诱导结晶。异质结构为PEO和NaBr形成的高熔点复合晶体。通

过引入这种保持片晶结构的复合晶体，我们模拟了拉伸过程中产生的晶体或是

添加物对熔体流变性质和结晶行为的影响。这些复合晶体作为物理交联点和熔

体缠结网络共同组成了一个瞬时网络。片晶取向的提高支持了这一假设。从这

种异质熔体的结晶过程我们可以得到以下结论：1)和剪切流场不同，异质结构

的存在并没有引起串晶的生成。这可能是拉伸流场有限的应变所致。2)在大应

变下结晶动力学的趋同被归因于分子链运动的减慢，并非流动场主导，因为应

力响应表明不同样品的分子链变形并不相同。可能的解释是盐含量越高的样品

中分子链运动越慢，导致较高的成核密度和较低的生长速率，二者对动力学的

影响部分抵消。3)长周期的阶跃变大是链拉伸发生的结果，其幅度取决于分子

链变形的程度。流场停止后的链松弛导致长周期的下降，表现出链松弛与成核

之间的竞争。4)晶核对附近区域成核的抑制作用来源于已有晶核对分子链构象

的限制。本工作中一定程度上证明了这种抑制作用并非来源于链拉伸，后者只

是放大了抑制作用。
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5．1引言

第五章拉伸调控的PEO交联网络受限结晶

对高分子结晶的研究非常重要，因为高分子的晶体形貌以及其织态结构极

大的影响了产品的最终性能。n叶1链运动性，包括长程的分子链扩散和小范围的

构象变化，在结晶过程中扮演着重要的角色。在静态结晶过程中，分子链运动

性的降低会导致结晶由生长主导转变为成核主导，∞1导致晶体尺寸变小和规整

性变差。在施加流动场的情况下，分子链的变形也取决于链运动性，并导致不

同的晶体形貌和结晶过程。阳‘1们宏观的参数，如Weissenberg数、阳’15，163

Deborah到171和比功(specific work)，【13，18，19】被用来估计流动场的强度或者效

果。然而，链构象和结晶的耦合是时间依赖的，二者的对应关系很难在松弛较

快的自由熔体中研究。交联网络提供了一种可行的方法来研究上述问题，因为

链运动性可以通过交联施加的限制来调控。

减慢的链扩散对结晶的影响已经有所研究。乜p231在过冷的高分子熔体中，

侧向生长和成核都能够导致体系自由能的降低。二者的优先性取决于分子链扩

散和成核的竞争。当降低温度后，成核逐渐加速而链扩散逐渐减慢，这导致成

核开始主导结晶过程。对这种变化Lauritzen-Hofflnan(LH)理论已经给出了比

较定量的描述。[SILH理论对于高分子结晶理论非常重要，因为定量的结晶动力

学描述基本都是基于LH理论。[24-281然而实验上验证LH理论有时比较困难，

因为温度较低时结晶过程非常迅速。在交联网络中分子链扩散受到交联的限制，

侧向生长到成核主导的转变可以在较高温度下进行研究。这可以为LH理论提

供更多的实验数据和证据。

交联网络中链变形能够长久保持的特性已经被用来研究和建立流动场下链

构象．晶体形貌的关系，【29’30】然而随变形而来的分子链受限还没有很好认识。

拉伸通过两种途径影响交联网络的结晶：1)一定应变下发生晶体形貌的变化，

出现纤维晶。2)链运动性随着应变增大而降低，因为分子链的构象调整更难。

形貌的变化被认为和溶液中的串晶结构类似，由中心的纤维状核和周围的片晶

组成。而对于链运动性受限，由于随机交联的交联网络很不均匀，其中存在不

同运动性的链段，一般很难分辨其影响。然而可以想象，分子链的受限会进一

步加强结晶的成核主导，导致晶体形貌发生一些变化。另一方面，拉伸诱导的

交联网络结晶会导致应力的释放。【31’32】应力的释放会导致非晶部分的微观应变

发生松弛，使分子链运动性增强。随结晶度上升而发生的链运动性增加使结晶

R1
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过程具有明显的时间依赖性，和熔体结晶不同。

本章中将介绍拉伸诱导的交联网络结晶，研究手段依然是同步辐射小角x

射线散射和伸展流变。随着应变减小，散射花样从垂直于拉伸方向的四点散射

花样逐渐变为沿拉伸方向的两点花样，这表明形成的晶体侧向尺寸逐渐增大。

应力和散射花样的时间演化表明后期的晶体尺寸增大可能是通过小尺寸晶体的

相互融合实现，而不仅仅是侧向生长。结晶过程中的应力释放可能提高了链运

动性，促进了晶体尺寸的增大。

5．2实验部分

5．2．1实验原料

分子量为4000 g／mol的PEO和作为溶剂的二氯甲烷从中国国药集团购买。

PEO两端端基均为羟基。交联剂均苯甲酰氯从Alfa Aesar购买。使用前PEO在

40 oC下真空干燥两天。溶剂二氯甲烷在使用前加入无水氧化钙在45 oC下回流

4小时，然后进行蒸馏。

5．2．2交联网络制备

PEO的端基交联网络通过PEO两端的羟基和交联剂反应得到。10 g PEO先

被溶解在10 IIll二氯甲烷中，然后加入1．5 m1三乙胺，形成的溶液被放在0 oC

的冰水中。在磁力搅拌下，计量的交联剂溶液被加入PEO溶液中。反应体系先

在0 oC下反应3 h，然后温度提高到20 oC反应24 h。最终的产物用乙醇进行抽

提以除去杂质和未反应的反应物。然后真空烘干1天。最终的样品被切割为尺

寸为30xllx2 irl／113。制成的交联网络记为PE04N。

5．2．3实验仪器

sample

clamps

Rotation

母·_啊_圈___—_岭

Stretching

图5．1自制伸展流变装置示意图。

Detection

point
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实验用的伸展流变装置与第二章中相同，基本原理与Sentmanat Extensional

流变仪类似，口33得到的应变为Hencky strain。详细介绍请参考第二章。

5．2．4实验操作

拉伸前PEO样品首先被加热到70 oC保持10 min，以便消除先前的热历史。

随后以2 oC／min的速度降温至结晶温度49 oC，温度波动被控制在±1 oC以内。当

温度到达后立刻开始拉伸，应变分别为1．0，1．5，2．0。拉伸结束后立刻开始小

角x射线散射的采集。小角x射线散射在上海同步辐射光源BLl6b线站进行。实

验所用波长为0．124 nnl，样品到探测器距离为5150mm。探测器使用的是Marl65

CCD，其包含2048x2048个像素点，每个像素点大小为80岬。每次采集曝光时
间为20 s，存储时间为5 s。数据处理使用的软件Fit2d由欧洲同步辐射光源

(EsI强)免费提供。

5．3实验结果

90 1 80 270

azimuthal angle ldegree)
60 90 120

azimuthal angle(degree)

图5．2(a)PE04N的二维小角x射线散射花样。(b)四点散射花样的方位角积分强度

曲线。积分方向如红色箭头所示，起始位置为水平方向。(c)X形散射花样的方

位角积分强度曲线，积分区域g值在0．15 nmJ附近。

应变2．0的小角X射线散射花样在图5．2a中给出。在拉伸停止之后，竖直方

向(垂直于拉伸方向)很快出现尖锐的streak信号。这与串晶的散射信号相似。

然而与一般串晶生成过程中streak信号显著地收缩不同，[34-36]这里出现的streak

信号并不明显的随时间变化。这说明结晶过程中并没有生成串晶结构，streak信

号可能来源于空洞等造成的背底散射。除了竖直方向的信号外，在g值为0．29

nlTl。1附近还出现了与水平方向有大约20度的夹角的四个散射点，定义为四点散

口一cj．D．I阿v》葛∞co芒一
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射花样。这对应着侧向尺寸很小的周期性层叠片晶的形成。四点散射花样的散

射强度随着时间增加而增强，同时向水平方向移动，这可以从125 s和250 s的散

射花样看出。在结晶的后期低g区的散射强度也开始增加，使得散射花样变为沿

水平方向的锥形。这和自由熔体的结晶过程不同，其散射强度并不随时间在空

间上扩展。[10,37,38】

散射信号的方位角积分数据在图5．2b和5．2c中给出。方位角的起始点沿水平

方向，旋转方向为逆时针方向，如图中箭头所示。对于四点散射花样，选择的

积分区域为散射峰位附近，即O．29 nlYl。1附近。从方位角积分的曲线可以看出，

四点散射花样的散射点持续向水平方向移动。对于beamstop附近的弥散散射花

样，方位角积分选择的区域为g值0．15 nlTl。1附近。可以看出方位角积分中，竖直

方向的streak信号两边还存在两个肩膀散射峰，如图5．2c所示。这两个肩膀峰对

应的散射花样被定义为X形散射花样。在整个结晶过程中x形散射花样保持弥散

状态，在一维散射曲线上没有明确的散射峰出现。在结晶初期四点散射花样和

x形散射花样的方位角积分峰位分别位于2000／1600和1150／650，也就是说二者之

间的夹角为850。这与一般串晶结构中串核(shish)和附生片晶(kebab)成900

夹角不同，【35】因此可以判定两种散射花样并不是来源于串晶结构。延长结晶时

间四点散射花样逐渐向水平方向移动，而x形散射花样方位角积分峰位则几乎

保持不变。这种不同步性进一步排除了二者来源于串晶结构散射的可能。

_
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图5．3(a)PE04N在应变2．0时四点散射花样的一维散射强度曲线。积分区域如插图

所示。(b)长周期随时间的演化。

应变2．0时四点散射花样的一维散射强度曲线在图5．3a中给出，积分区域如

插图所示。最初散射峰位于0．29 nlTl。1附近，随着结晶时间增加散射峰逐渐向高口

区域移动。这一变化可以从图5．3b中的长周期随时间的演化看出。整个观测时

间范围内长周期从21．7 nln下降到18．6 nlil。这种几乎不变的长周期演化与自由熔

体中长周期显著地变化不同。【3‘7'39】在其它的端基交联网络中近似常数的长周期

也被观察到。m】这表明网络结晶主导了整个过程。
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图5．4 PE04N在应变(a)1．5和(b)1．0下的二维小角X射线散射花样。

图5．4中给出了应变1．5和1．O的情况下二维散射花样的时间演变。依然可以

看到赤道方向的streak，其随时间也基本保持不变。和应变2．0的结果类似，我

们依然把这种随时间变化微弱的streak信号作为背底散射处理。而在水平方向，

应变1．5时散射最初呈现出三角形的花样。这说明散射强度在竖直方向略微有所

扩展，意味着片晶尺寸相对应变2．0时有所增大。随着结晶时间增加散射强度逐

渐上升，但强度在空间的分布范围并没有明显的变化。需要指出的是，方位角

积分曲线上的散射峰在结晶开始呈现平顶的状态，这更清楚地表明初始的散射

在水平方向有所扩展。而随时间增加，平顶的峰很快变为尖锐的单峰，这和应

变2．0时的变化类似。当应变减d,N1．0，结晶过程变得非常缓慢。在整个观测过

程中，只有在靠近beamstop的位置沿水平方向出现微弱的散射信号。这两个应

变下长周期随时间变化依然很小，数值上分别为19 nnl和21 nln。不同应变下接

近的长周期表明网络单体的分子量决定了最终的长周期。

j1．O
∞

量o·8
．兰O．6

蛋o．4

懿
C

童1．0
∞

置o·8
点0．6
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∞
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图5．5不同应变下散射强度与工程应力的对应关系。(a)应变2．0。(b)应变1．5。(c)

应变1．0。

四点散射花样散射强度与工程应力的时间演化在图5．5中给出。在经历了最

初的上升后，散射强度发生振荡，同时工程应力也开始振荡。在振荡区域内，
85
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二者之间保持负相关的关系。图5．5中工程应力乘了系数．1以使其与强度的相关

性更明显。最初强度的上升对应着结晶过程，而后期的振荡则对应交替进行的

熔化和结晶过程，这与应力的响应相一致。在振荡区域散射强度保持着缓慢的

增长趋势，这说明发生的熔化．结晶过程只是部分可逆的，体系依然趋向于生成

晶体。

体系的交联程度可以通过应变1．0时的应力数据进行估算。在应变1．0时由于

结晶动力学非常缓慢，初始的应力值并没有受到结晶明显的影响。经典的橡胶

弹性理论【411给出交联点密度与模量之间的关系，如式5．1和5．2所示：

G：=—pR—T
Mc (5．1)

盯=G协一％J 慨2)

其中旋交联网络的熔体密度，R是理想气体常数，瞒热力学温度，尥为交联
点之间的分子量，提工程应力，A是拉伸比。对于使用的体系，交联单体的分
子量为4000 g／mol，交联剂为三官能团，因此必为6000 g／mol。交联网络的熔体

密度用自由熔体的密度近似表示，为1．12 g／era3。对于理想的交联网络，这一体

系的模量为0．5 MPa。当Hencky strain为1．0，也就是拉伸比为e1时，理论上的应

力应是1．29 MPa，和实验中的应力1．05 MPa比较接近。这说明绝大多数的交联

单体都参与到交联网络的形成。

5．4数据分析与讨论

a b
图5．6四点散射花样对应的不同晶体排布示意。取向方向为水平方向，如箭头所示。

(a)倾斜的层叠片晶。(b)Paracrystal模型，所取晶格为单斜晶格。
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随应变变化的散射花样能够给出晶体形貌和空间排布的大致信息，这将是

我们讨论的起点。四点散射花样通常在纺丝或者固体拉伸中出现。两种不同的

模型被经常用来解释四点散射花样的出现，分别是倾斜的层叠片晶模型和

paraerystal(次晶)模型，如图5．6所示。倾斜的层叠片晶通常在固体拉伸中出

现，这是由于外场施加的变形迫使片晶发生滑移。H纠刀而熔体结晶中直接出现

倾斜的层叠片晶则只在聚乙烯中观察到过，呻1因为其规整的分子链结构在结晶

时能够排列的非常紧密，使得只有通过倾斜表面才能使端表面的链拥挤得到缓

解。在次晶模型中，微小的晶粒被当做变形的晶格点阵中的格点处理。类似于

宽角X射线散射中的干涉被认为是导致四点散射花样的原因。[49-52】考虑到研究

体系为熔体结晶，我们倾向于次晶模型的解释。

次晶模型和拉伸的交联网络中受限的结晶行为相符。在拉伸之后，交联点

之间的分子链的构象调整能力进一步受限。这种受限导致结晶过程被成核主导。

沿拉伸方向取向的密集的小晶粒将会生成，类似于纤维晶中的情况。【53’541这种

晶体形貌和次晶模型假设的情况非常相符，而应变2．0时的结晶可以作为一个例

子。减小应变则拉伸施加的链受限减弱，侧向生长变得容易。这些变化引起晶

体数目的减少和晶体侧向尺寸的变大，体系也逐渐偏离次晶模型的假设。在散

射上四点散射花样将会逐渐消失，因为侧向之间的相干性在逐渐减弱，如应变

1．5和1．0的情况。

’在初始的晶体形貌和分布信息得到后，下面将关注其随时间的演化过程。

最为显著的特征是应变2．0时四点散射花样向两点花样的转变。方位角积分表明

散射峰向水平方向的移动主导了这一过程。这种峰位的移动排除了新结构的生

成导致的水平方向散射强度增加。换句话说，时间依赖的散射花样并不是原有

的四点散射花样和新出现的水平方向散射的叠加。一种可能是结晶导致的应力

松弛使得晶体排布发生变化，例如次晶模型中单斜晶格到正交晶格的转变。但

是，这种变化并不会显著的影响晶体分布的周期，这和结晶后期长周期分布的

变宽并不相符。另一种可能是结晶过程中初始的小晶粒侧向尺寸持续变大，使

体系的散射偏离次晶模型而转向正常片晶的散射。然而要使已经形成的拥挤的

晶粒进一步增大尺寸，只能通过相互之间的融合来实现。这种融合在空间上是

随机的，而随机的融合可以导致片晶周期的分布变宽。这似乎说明结晶初期的

次晶晶格变化和后期晶粒间的融合共同导致了散射信号的移动和周期分布的变

宽。需要注意的是在次晶模型中，X形散射的来源很难归属，因为其随时间并

没有明显的变化。综合结晶初期X形散射强度的上升，我们推测其可能来源于

网络缺陷部分的结晶。

对于应变1．5结晶初期散射花样为三角形，相应的方位角积分强度曲线呈现



第五章拉伸调控的PEO交联网络受限结晶

出平顶的状态。很快这个平顶的峰转化为尖锐的单峰，结晶过程中也基本不再

变化。初始的平顶峰意味着形成的晶体尺寸有所增大，相邻晶体之间的干涉有

所减弱。换句话说，层叠片晶的散射特征随着晶体侧向尺寸增大已经开始显露

出来。峰的尖锐过程表明晶体生长的发生，而晶体间的融合是否发生则难以直

接通过散射花样判断。

交联网络中结晶度和应力的耦合为推测的晶体融合过程提供了可能。在交

联网络中，链段在晶体中比在熔体中更为伸展，因此结晶会导致分子变形的减

小，相应的应力也会释放。口“32’5朝相应的，当熔化发生时晶体转化为非晶，微

观的分子变形又会恢复，宏观的应力也会上升。需要注意的是分子变形的回复

在所有晶体融完之前可能只是部分的。这种相互耦合导致随结晶度上升而出现

的应力释放和链受限的减弱。自然地，在受限变弱的情况下晶体趋向于增大自

身尺寸。在已经生成密集的小晶粒的体系中，最有可能的方式是晶粒之间相互

的融合。在散射强度的振荡区域讨论中已经提到，这种熔化一融合过程只是部分

可逆的，说明晶体在融合后稳定性有所增加。这与晶体尺寸越大，稳定性越高

一致。

口鼻嘲嗍蟹嘲蛔睁峨，螂脚啊垮 口铆嘲蛆秘囊哆嘲!

图5．7不同应变下结构演化示意图。拉伸方向为水平方向，如箭头所示。

结构演化的示意图在图5．7中给出。当应变比较大时，分子链受限严重，生

成空间上密集的小晶粒。经过短暂的侧向生长晶体之间发生碰撞。应力的释放

可能导致晶粒形成的晶格点阵发生变化，正如图5．2b中方位角积分强度曲线的



第五章拉伸调控的PEO交联网络受限结晶

峰位移动所示。随后晶体间的融合通过熔化一再结晶过程进行。这种融合在空间

上是随机的，因此会导致形成的片晶周期的变宽。当应变处于中间状态时，初

始的分子链受限减弱，生成的片晶侧向尺寸有所增大。晶体尺寸增大使得结构

逐渐偏离次晶模型，散射上四点散射花样的特征会逐渐消失。和大应变区类似

的晶体融合过程也可能发生。进一步减小应变，链变形不足以诱导高的成核密

度，生成的晶体侧向尺寸很大，相互之间距离也较远。这和静态的情况类似。

最后需要注意的是交联PEO网络的一些特性，这可能是上述结构变化的根

源所在。首先，实验用的交联网络是分子量为4000 g／mol的PEO进行端基交联得

到，这使得相应的交联密度较高。侧向生长受到交联的抑制会变得较慢，这使

得结晶过程为成核主导，类似于LH理论中的III区。当自由熔体被研究时，合适

的热力学条件对于达到如此高的成核密度将非常关键。第二，PEO的结晶对温

度非常敏感。在拉伸的交联网络中，晶体应该具有较小的侧向尺寸和较多的缺

陷，这使得其对温度更加敏感。这种敏感性使晶体的熔化和融合变得可能。

Similar stretch of chains，

highly oriented small crystal

Ⅳ、 ⅡI

圃

Nucleation without chain length

discrimination，oriented lamellae

As3anmetry f(MH，Ms：善)
图5．8不同结晶行为的划分，参数空间为不对称性和流场强度。坼，蚴别为为长链

和短链的分子量。占，‰分别为长链的应变和完全伸直时的应变。

基于我们自己的工作和其他研究组的结果，我们尝试通过一种新的方式来

描述流动场诱导的高分子晶体形貌变化，如图5．8所示。已有的研究主要针对长

短链共混体系，强调长链的变形主导结晶过程。然而需要指出的是，这种不均

匀的变形依然需要外场的激发，即只有外场达到一定强度时才会体现出长链变

形对结晶的影响。一个极端的情况是长短链共混体系的静态结晶，由于长链没
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有变形，不能促进成核。相反的由于其扩散较慢，结晶速率会有所降低。另一

方面，在单分散体系中，串晶结构能否生成依然存在争论。虽然计算机模拟已

经表明单分散熔体中分子链的变形取决于初始的链构象，同一分子链也可能出

现伸直的部分和无规的部分，但无疑能够感受到初始链构象不同的流场将非常

强，实际中是否可以达到还是疑问。实验上在特殊设计的长短链共混体系中也

观测到部分长链形成串核，而其它长链则形成折叠链晶体。然而更多的实验则

表明窄分布的熔体中串晶生成比较困难。这些看似相互矛盾的结果来源于对分

子参数的片面强调，而对流场的激发作用未加重视。我们的思路基于将流场参

数和分子参数结合起来，二者共同决定具有不同链长分的子链变形的差异以及

相应的结晶过程。这种描述方式的另一优势在于可以将长短链共混体系和单分

散之间的过渡建立起来，而并不是孤立的作为两个极端情况处理。

图5．8中不对称性参数由三个参数决定，分别是长链分子量^妇，短链分子量

Ms和应变速率s，体现出分子参数和流场参数的影响。这里只是概念上的构建，

具体数学形式还需要更多工作。流场强度则涉及到长链的实际应变和完全伸直

应变。根据两个参数的强弱组合可以将整个参数空间分为四个主要的区域。红

色线为划分不对称性强弱的线，表明相对于短链长链是否已经显著地被取向或

拉伸。这条线包含两个渐进值，对应能够区分长短链作用的流场和分子参数范

围。对于强的分子不对称性只需要很弱的流场就能够区分二者，而趋于单分散

时则需要长链几乎完全伸直才行。绿色线为流场强度的分界线。在强不对称性

一边绿色线代表长链是否发生明显的链拉伸，渐进值为生成串晶的临界拉伸比。

在弱不对称性一端其代表成核在与侧向生长的竞争中是否占优势，决定了生成

的晶体为少量大尺寸片晶还是大量小晶粒。第三维温度轴在这里并没有加进来，

但其对结晶会有很明显的影响。

在不同的区域内晶体会有不同的形貌。区域I中流场只是轻微的改变了链构

象，晶体只有微弱的取向。区域Ⅱ中长链已经发生了明显的变形，更容易生成

取向的晶核，最终的晶体为取向的层叠片晶。区域Ⅲ中长链被强烈拉伸，最终

形成串晶结构。这三种情况都已经有非常多的研究。比较特别的是区域Ⅳ，即

流场足够强而不对称性还不明显时。这时由于成核密度很高，会形成大量取向

的微小晶粒。这些小晶粒在合适的温度下会趋向于相互融合，正jtlIPE04N中的

结构演化。类似的现象Schultz在聚丙烯体系中通过透射电镜也观察到过。

5．5小结

在本章中介绍了交联PEO网络的拉伸诱导结晶，研究手段为小角X射线散

射和拉伸应力分析。减小应变散射花样从四点散射变为沿拉伸方向的两个散射
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极大值，表明生成的结构从侧向相关的取向小晶粒变为大尺寸的层叠片晶。对

大应变区的散射强度和应力进行分析可以发现结晶过程分为两个阶段：1)具有

高数密度和小尺寸的晶体在结晶初期形成。2)连续的熔化．融合过程发生以继

续增大晶体的尺寸及稳定性。结晶导致的链受限的释放诱导了这一增大过程。

减小应变分子链受限也会减弱，结晶形成的为普通的大尺寸层叠片晶。最后对

已有流动场诱导结晶的结果做了一个总结，试图从概念上提出一种新的描述方

式来涵盖分子参数、外场参数对晶体形貌的影响。
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总结和展望

总结和展望

本论文中详细的展示了不同链变形的松弛过程对流动场诱导结晶中结构时

间演化的影响，给出了更为完整的链变形一结晶行为关系。流动场诱导高分子结

晶的中心问题是建立分子链变形一结晶行为对应关系。已有研究根据球晶到串晶

的形貌转变只能给出强链拉伸下的对应关系，而对于链取向和弱链拉伸则没有

区分性。基于伸展流变和原位同步辐射时间分辨结构检测的结合，我们可以定

性的判断分子链变形情况，并将其与后续结晶过程关联。具体结论如下：

1)在链取向的情况下，初期的取向松弛引起线成核密度下降，与之成反比

的长周期则随时间的上升。在拓展了原有微流变理论之后，进一步对这一松弛

影响的过程进行了理论描述。拟合结果较好的重现了实验观测到的长周期演化，

引入的动力学参数，体积填充速率曰，也与实测的结晶动力学表现出良好的一

致性。

2)弱链拉伸发生时，应力一应变曲线出现明显的应变硬化现象。与此对应，

长周期的初始值发生阶跃增大，演化趋势则变为松弛驱动的快速下降。通过分

析可以得出，拉伸过程中结构变化引起的物理交联是链拉伸发生的原因。体系

的取向度也随着链拉伸有进一步的提高。

在PEO／NaBr模型体系的验证工作中，我们利用高熔点的复合晶体作为预

先存在的物理交联点，以此模拟拉伸过程中的结构变化或者添加粒子的影响。

实验给出了与纯PEO体系相同的应变硬化．长周期演化对应关系。形貌上在研

究的参数范围内没有串晶的生成，也和纯料体系保持一致。结合两组工作我们

认为弱链拉伸只是使晶核之间固有的非晶区厚度变大，相应的长周期则阶跃增

大。可以推测，进一步增强链拉伸，可能发生类似于coil．stretch的转变。这时

伸直链的串核生成，核之间的非晶部分不再存在，相当于成核密度急剧上升。

3)在拉伸的交联网络中，结晶引起的链松弛使结晶过程在后期发生明显的

熔化一结晶振荡。

以上变化充分的展示了链松弛赋予的结晶过程的动态特性，揭示了流变检

测结合动态结构跟踪在区分链变形中的重要作用。

下面对后续工作做一展望。高分子作为一种材料，其工程使用是科学研究

的终极目标。而工业生产面临的是复杂温度场、混合流动场、多组分流体的综

合体系，如何针对这些问题开展研究必然是流动场诱导结晶研究的重点。现有

基础研究经历了从加工设备到模型实验设备的转变，实验条件也渐渐固定为等
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温、单一流动场等。这些简化无疑对揭示流动场诱导高分子结晶的物理本质和

基本规律起到了重要作用。然而，在大量的实验现象和经验规律积累之后，如

何回到实际应用就成为现有研究需要面对的问题。本论文中已经涉及到异质结

构存在下的流动场诱导结晶，也发现了一些和纯料体系不同的变化。考虑到其

与广泛应用的粒子增强体系的相似性，这一方向将是后面重点开展的工作，以

期对多组分流体下的流动场诱导结晶进行模拟。区别于已有的关于成核剂和填

充粒子的研究，后续工作依然首先关注熔体流变性质变化与结晶的关系，同时

考虑向力学性能的扩展。
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