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摘  要 

本论文从实验上和理论上系统考察了低分子量聚氧乙烯（PEO）结晶的路径选

择和形态演化行为。低分子量 PEO 在结晶时通常生成整数次折叠链（IF(n)）片晶。

研究内容可以分为热力学和动力学两个方面。 

平衡态结构和稳定性是高分子片晶的两个重要热力学性质。基于统计热力学分

析方法，通过计算伸展链片晶（IF(0)）系统的正则系综配分函数从而得到其自由

能，可求得 IF(0)片晶的平衡态结构，它是由晶区和处于片晶上下层的无定形区组

成的。无定形区的尺寸则由本体结晶自由能的损失和上下两层无定形区中的链段

通过链滑移运动交换位置获得的多余熵两部分的竞争所确定。统计分析的结果预

测无定形区的尺寸随着温度的升高而增大，这可用结晶度测量实验和小角 X 射线

散射（SAXS）实验进一步验证。 

我们研究了 PEO 云母表面单层片晶的熔融行为。通过引入链折叠表面的表面

自由能（e）的温度负线性相关依赖性，修正了 Gibbs-Thomson 方程，由此得到的

方程可以很好地描述片晶熔点和厚度的关系。另一方面我们也研究了高分子链端

基对单层片晶熔点的影响。在片晶厚度和链折叠次数相同的前提下，两个末端均

为羟基的 PEO（HPEO）的 IF(n)片晶的熔点将低于一个末端为羟基另一末端为甲

氧基的 PEO（MHPEO）的 IF(n)片晶的熔点，这一熔点降低行为可归因于末端羟

基与空气的强烈排斥作用。进一步地，MHPEO IF(2)片晶的熔点随着结晶温度的升

高而增大，这是由片晶上表面末端羟基含量的减少引起的，并且我们也给出了描

述片晶熔点与结晶温度关系的经验公式。 

我们详细研究了云母表面上 HPEO（Mn=3000 g/mol）结晶时的相选择路径。在

IF(1)-IF(0)转变温区内 IF(0)片晶和 IF(1)片晶的生长速率相近，两者在动力学上相

互竞争。我们用附有热台的 AFM 原位跟踪了这一转变温区中的动力学行为，观察

到四条结晶路径：熔体→IF(0)片晶（S0）；熔体→IF(1)片晶（S1）；IF(1)片晶→IF(0)

片晶转变（S10）；后两条路径的组合过程（S2）。这四条结晶路径均与经典成核

理论的预测相符。然而，当过冷度超过某个临界值（相应的结晶温度称为分叉点）

时 S0 过程不能在 S1 过程之前发生这个事实只能通过引入 Gránásy-Oxtoby 成核理
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论来解释。在正空间中，这种在亚稳定相（IF(1)片晶）中成核生长稳定相（IF(0)

片晶）的动力学过程（S10）很难在其它体系中观察到。因此，我们的体系为以高

分辨和足够的时间分辨率研究这一类相转变过程提供了一个独特的对象。 

我们也用 AFM 原位跟踪了 HPEO IF(1)单层片晶在不同退火温度下的增厚行为

并且记录其一系列形貌演化图。实验发现经过一段诱导期后，IF(0)片晶通过在 IF(1)

片晶中产生增厚粒子而形成。增厚粒子数目随着时间逐渐增加的同时，增厚粒子

的厚度随着时间呈 S 形增长而其侧向尺寸呈线性增长。这一现象表明片晶增厚符

合成核与生长机理。用基于相场理论的计算机模拟方法可重复这一实验现象。结

合实验观察和模拟结果可以得到以下结论：高分子链在晶格内的纵向链滑移提供

增厚的方式，而e 主导了增厚位垒。如果考虑e 随温度上升而下降（这被大多数

文献所忽略），增厚速率将随着温度升高而增大。 

 

关键词：聚氧乙烯 AFM 亚稳态 结晶 增厚 
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Abstract 

The phase selection pathways and morphological evolution in crystallization of 

several low molecular weight poly(ethylene oxide) (PEO) fractions, which form integral 

folded chain [IF(n)] crystals, were studied experimentally and theoretically. Our work 

can be divided into two subcategories of thermodynamics and kinetics. 

The equilibrium structures and the stability are two important thermodynamic 

properties of polymer lamellar crystals. After calculating the canonical-ensemble 

partition function thus the free energy of an extended chain [IF(0)] crystal system on the 

basis of statistical thermodynamic analysis, we can show that the equilibrium structure 

of the IF(0) lamellar crystal, which always consists of a crystalline core and two 

amorphous layers, is governed by competition between the loss of the bulk free energy 

of crystallization, and the gain of the entropic free energy via exchanging segments 

between the two amorphous layers via sliding diffusion. We predict that the thickness of 

amorphous layers increase with increasing temperature, which is further confirmed by 

crystallinity measurements and small angle X-ray scattering (SAXS) experiments. 

We studied the melting behavior of PEO monolayer crystals on mica surfaces. 

Taking account of the linear decrease of fold surface free energy (e) with temperature, 

we have shown that the relations between melting points and thickness and/or fold 

number can be described rather well by our modified Gibbs-Thomson equation. The end 

group effect of the monolayers on mica surfaces was analyzed. The lower melting 

points of IF(n) crystals of PEO with two hydroxyl end groups (HPEO) compared to 

those of IF(n) crystals of PEO with one hydroxyl end group and one methoxyl group 

(MHPEO) with same thickness and fold number can be ascribed to the strong repulsive 

interaction between hydroxyl end groups and air. The melting point of MHPEO IF(2) 

monolayers increase with crystallization temperature is attributed to the decrease of the 

number of hydroxyl end groups on the top surface, which can be described by a 

proposed phenomenological law. 
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The phase selection pathways in crystallization of HPEO (Mn = 3000 g/mol) 

monolayer on mica surfaces was intensively investigated. We focused on a temperature 

region where the crystallization kinetics of IF(0) and IF(1) crystals are expected to 

compete with each other. The crystallization kinetics was in situ monitored by atomic 

force microscope (AFM) coupled with a hot stage. Four pathways are identified: 

melt→IF(0) crystals (S0), melt→IF(1) crystals (S1), IF(1) crystals→IF(0) crystals (S10), 

and the composite fluctuation of the latter two (S2). This observation agrees with 

classical nucleation theory. However, the fact that S0 cannot occur before S1 when the 

undercooling exceeds some critical value (the corresponding crystallization temperature 

is called bifurcation point) can only be understood by introducing the Gránásy-Oxtoby 

nucleation theory. The real space observation of the nucleation of stable phase (IF(0) 

crystals) within a metastable phase (IF(1) crystals) (i.e. pathway S10) can be hardly 

obtained in other systems. Therefore, our system provides a unique opportunity to study 

this phase transition kinetics with high spatial and sufficient time resolution. 

The thickening behavior of IF(1) monolayer crystals subjected to different 

annealing temperatures was also in situ followed by AFM and the morphological 

evolution was recorded sequentially. IF(0) crystals form via creating thickening 

domains within the IF(1) mother phase with an induction period. While the number of 

thickening domains increases with time, the thickness behaves a sigmoidal increase and 

lateral size increases linearly. This phenomenon highly indicates that lamellar 

thickening follows a nucleation and growth mechanism, which has been actually 

reproduced by our phase field simulation. Combining the experimental and simulation 

results, we can conclude that while the longitudinal sliding diffusion within the 

crystalline lattice provides the manner of thickening, the fold surface free energy (e) 

dominates the thickening barrier. As e reduces with temperature (an effect has been 

neglected in most literatures), the thickening rate will increase. 

Keywords: poly(ethylene oxide), AFM, metastable state, crystallization, thickening 
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第一章 文献综述 

 

1.1 引言 

高分子结晶在高分子物理领域的研究中一直是一个备受关注并且被广泛探讨

的课题[1-7]。高分子结晶过程的分子机理、结晶热力学、结晶动力学等构成了高分

子物理的重要内容，认识高分子结晶的成核与生长使有效地控制高分子晶体的结

构和形态成为可能，进而为改善高分子材料的物理性能（强度、韧性、弹性和透

明度等）提供了依据。聚乙烯（PE），工业中应用最为广泛的一类高分子，即是

一种结晶性高分子。可见，研究高分子结晶问题无论在理论上还是在应用上都具

有极为重要的意义。 

然而，从上世纪 20 年代开始用 X 射线衍射技术研究天然高分子纤维的结晶结

构到缨状胶束模型的提出[8]
 ，再从 50 年代中后期发现高分子单晶[9, 10]

 并提出折

叠链片晶模型[11]
 到结晶动力学理论的发展和广泛应用，虽然对高分子结晶的研究

经历了将近一个世纪，但是目前人们对于其背后的基本过程的认识仍然是相当初

步的[3]
 。高分子结晶是一个将无规线团转变为具有完美有序结构的晶体的过程。

作为结晶基本单元的重复单元由于受彼此之间共价键联的影响，其排入晶格的方

式与小分子截然不同。因此高分子结晶行为及其所得的晶体形态远比小分子复杂，

有些现象甚至为高分子所特有。 

由高分子长链性质导致的结晶行为复杂性一般表现在两个方面。一方面是晶体

形态的多样性和多层次性。根据结晶初始状态和结晶条件的不同，高分子可以生

成单层片晶（lamella）、多层片晶（multilayer crystal）、树枝晶（dendrite）、串

晶（shish-kebab crystal）、纤维晶（fibrous crystal）、等轴晶（isometric crystal）

和球晶（spherulite）等不同形态的晶体[7]。它们的尺寸可从纳米级到毫米级不等。

其中单层片晶处于这些多层次形态结构的最底层，是构成其它高级形态结构的基

本单元。高分子结晶行为复杂性表现在另一方面是所得晶体的亚稳定性。通常情

况下，作为基本结构单元的单层片晶的厚度远小于分子的轮廓长度（contour 

length），分子链只能通过折叠的方式重新回到片晶中。这种折叠链片晶结构与完
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美晶体相比能量相对较高，因此它必然是一种亚稳态结构[12]。对亚稳态的研究是

相当困难的。首先亚稳态的形成依赖于特定的动力学途径，通过不同动力学途径

到达的亚稳态结构和性质很可能不同。这就要求研究时必须精确控制所有实验条

件。其次，在一定条件生成的亚稳态结构总是倾向于向更稳定的结构转变。如果

要研究亚稳态结构的热力学性质，必须保证其在热力学处理过程中不发生任何转

变。 

本论文的工作主要针对上述的高分子结晶复杂性的第二方面展开研究。在这一

章中我们将介绍高分子结晶中单层片晶这种亚稳态的结构、稳定性、形成过程以

及转变过程等的研究背景。为了不失一般性和普适性，我们所讨论的高分子体系

限于由重复单元共价连接而成、柔性并且是非化学特异性的长链高分子，最典型

的例子是 PE、聚氧乙烯（PEO）和它们的低分子量类似物等。 

 

1.2 高分子片晶的结构 

高分子片晶区别于小分子晶体一个很重要的特点是其结晶度不可能达到

100%。这也就是说高分子片晶不仅包含完全有序的晶区，还应该包含处于无定形

态的非结晶部分。在此基础上建立的各种片晶模型，区别仅在于高分子链在晶区

和无定形区中的分布方式，而它们最基本的特征是一致的，即均包含晶区和无定

形区两部分，因此可以把它们统称为两相模型。 

 

1.2.1 高分子结晶的结构模型[13-16]
 

随着实验技术的进步和新的实验事实的出现，人们提出了各种高分子结晶的结

构模型用以解释观察到的各种实验现象，进而探讨高分子结晶的结构与性能的关

系。高分子结晶的结构模型是指从分子层面上指明晶区和无定形区中分子链的空

间分布情况。由于高分子结晶本身的复杂性，很难提出一个普遍适用的结构模型。

现存的各种结构模型均是依赖于高分子结晶中某一方面的实验证据而提出，或多

或少存在一定的片面性。目前，各种不同观点之间的争论仍在进行[15, 17, 18]
 。以下

我们就其中最主要的几个结构模型进行简要介绍。 



第一章 文献综述 

3 

 

缨状胶束模型于 20 世纪 30 年代基于 X 射线对多种结晶性高分子的研究结果

提出[16]。该模型认为结晶高分子中，晶区和非晶区互相穿插，同时存在，在晶区

中，分子链互相平行排列成规整的晶体结构，但晶区尺寸很小（约为几十纳米），

一根分子链可以同时穿过几个晶区和非晶区，晶区和晶区之间通常是无规取向的；

而在非晶区中，分子链的状态与熔体中一致（见图 1.1a）。这个模型能解释很多

实验现象。例如结晶高分子的宏观密度比按晶胞推算的密度小，是由于晶区和非

晶区的共存；聚合物拉伸后，X 射线衍射图上出现分裂的圆弧形斑点，是由于晶

区在拉伸时出现择优取向；结晶高分子熔融时熔程较宽，是由于晶区大小存在分

布，等等。因此缨状胶束模型在当时被广泛接受。 

直到上世纪 50 年代，电子显微镜（TEM）这一实验技术被用来研究高分子的

凝聚态结构，人们第一次清晰地看到了精心培养的高分子单晶的异常规整的外形，

由此人们开始质疑缨状胶束模型。1957 年 Keller
[11]

 从二甲苯的稀溶液中得到侧向

尺寸大于 50 m，厚度仅为 10 nm 左右的菱形片状 PE 单晶。他根据以上实验事实

再加上电子衍射结果提出了著名的折叠链模型（见图 1.1b）。折叠链模型认为高

分子链通过邻位折叠的方式排入晶体部分（高分子链中每段结晶部分称为晶杆

（stem）），而连接每个晶杆的链折叠部分仅含少数几个重复单元，它们构成了片

晶的上下表面。折叠链模型的提出直接导致了高分子动力学结晶理论的兴起和发

展，并最终成为目前最为流行的高分子结晶理论。 

但是，还有很多实验是用上述折叠链模型很难解释的。例如电镜、核磁和其它

实验研究发现，即使在聚合物单晶中，仍然存在着晶体缺陷，特别是有些单晶表

面结构非常松散，使单晶密度远小于理想晶体的密度值。这说明即使是单晶，其

表面层在一定程度上也是无序的，分子链不可能像折叠链模型描述的那样规整地

折叠。因此，Fischer 在原来的折叠链模型基础上提出了松散折叠链模型，认为在

高分子结晶时，仍以折叠的分子链为基本结构单元，只是折叠处可能是一个环圈

（loop），松散且不规整，但分子链的相连晶杆仍然是相邻排列的。 
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(a) 

 

(b) 

 

(c) 

 

(d) 

图 1.1 高分子片晶的各种结构模型。(a)缨状胶束模型[16]
 ，(b)近邻规整折叠链模型[19]

 ，(c)插

线板模型[19]，(d)片晶之间的过渡层示意图[19]
 。 

 

Flory 从他的高分子无规线团的概念出发，认为高分子结晶时，分子链作近邻

规整折叠的可能性很小。由于熔体中无规线团松弛时间太长，结晶时分子链根本

来不及规整地折叠，而只能一边对局部链段作必要的调整一边排入晶格，即分子

链是完全无规进入片晶中的（见图 1.1c）。因此在片晶中，相邻排列的两段分子

链并不像折叠链模型那样属于同一根高分子链，而很可能是属于两根不同的分子

链。在多层片晶中，一根分子链可以从一个片晶通过非晶区进入到另一个片晶中

去；如果它再回到原先的片晶，也很可能不是在邻接的位置进入。此模型通常被

称为插线板模型。Flory 等[20, 21]
 进一步通过格子理论计算得出在多层片晶中，晶

区和非晶区之间并没有一个明确的分界线，在它们之间存在一个过渡层（见图
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1.1d）。这个过渡层的有序度介于晶区和非晶区之间。插线板模型也得到大量实验

事实特别是中子小角散射实验的支持。过渡层最近也被 Ivanov 等人[17]
 用 TEM 观

察聚对苯二甲酸乙二酯（PET）片晶形貌而证实。 

以上各种片晶模型各有所长，它们强调了高分子结晶的不同侧面。折叠链片晶

模型适合于描述高分子链较柔性、较规整，因此结晶度也较高的单晶结构；而插

线板模型则似乎更适合于描述熔体结晶形成的多层片晶。一种折衷的看法，即认

为片晶中既有邻近规整折叠又有非邻近折叠，可能可以比较真实地反映片晶中分

子链排列的特征。在以后的讨论中，如无特殊说明，片晶均以折叠链模型描述。 

 

1.2.2 高分子片晶的厚度[18]
  

高分子片晶的两个主要特征是很小的厚度和侧向习性（lateral habit），其中厚

度问题又尤为重要，因为它直接与晶杆长度相关，表征了高分子链在片晶中的折

叠状态。晶杆长度作为一个分子尺度上的物理量与高分子结晶过程密切相关，预

测晶杆长度是高分子结晶理论的最基本内容。在小分子晶体中，分子尺度上的结

构与宏观晶体形态是两个独立内容，需要分别研究；而在高分子片晶中，却由晶

杆长度这一独特物理量将这两者紧密联系在一起。通过测量片晶的厚度可以获得

片晶在结晶过程中的分子尺度上的结构信息，对于研究高分子结晶过程具有极为

重要的意义。 

高分子片晶厚度（包括了晶区和非晶区的厚度）的常用测量方法可分为四大类：

实空间测量、倒易空间测量、光谱法和热力学测量。实空间测量方法根据实验手

段不同又可分为 TEM 法和原子力显微镜（AFM）法等。早期人们通过测量 TEM

图像中片晶的投影长度[11]或者通过 TEM 切片的方法[7]测量片晶的厚度。近年来，

AFM 以极高的测量精度（约为 0.1nm）成为测量片晶厚度的有力工具[22-26]，它甚

至能够原位跟踪片晶厚度的演化过程[3, 27-29]。 

倒易空间测量方法主要测量手段是小角 X 射线散射（SAXS）。通过布拉格方

程可将 SAXS 散射峰位置倒算回片晶层状系统的长周期。早期的研究将此长周期

作为片晶厚度[30-32]，但它实际上是晶区厚度（即晶杆长度）和片晶之间的无定形
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区厚度的和。Strobl 等人[30, 33-36]
 从上世纪 70 年代开始发展了一维相关函数方法

（one-dimensional correlation function method）用于分离长周期中的晶区厚度和无

定形区厚度，并以此研究所谓的高分子片晶的表面熔融[37]
 。最近，Albrecht 和

Strobl
[38-40]

 还将 Ruland
[41, 42]

 发展的界面分布函数（interface distribution function）

方法引入到片晶层状系统的解析中，这种方法克服了一维相关函数方法要求额外

测量结晶度的缺点，但是对于 SAXS 散射曲线的处理要求也更严格。 

光谱法主要是指拉曼纵向声模法（LAM），这个方法只在 PE
[43, 44]和 PEO

[45, 46]
 

等少数几个高分子体系得到了应用。LAM 法通过测得片晶中晶杆的纵向声振动频

率，利用合适的转化方程将频率换算为长度即得片晶厚度。此方法测得片晶厚度

通常比 SAXS 方法小，因为它测得的实际是在晶区中的晶杆长度，而 SAXS 测得

的长周期总是包含无定形部分的厚度。但是当分子链轴倾斜于片晶表面时，LAM

法测得的片晶厚度可以大于 SAXS 方法测得的值[47]
 。 

热力学法是测量片晶厚度的一种间接方法。它的理论基础是高分子片晶厚度与

熔点满足 Gibbs-Thomson 方程[48]。通过 DSC 测得相应片晶的熔点，再加上已知的

熔融焓和表面自由能，即可利用 Gibbs-Thomson 方程求出片晶的厚度。

Gibbs-Thomson 方程是讨论片晶厚度与稳定性的重要关系式，我们将在 1.3 节深入

讨论。 

以上四种方法各有利弊，实空间法受到观察范围的影响只能统计单个或若干个

片晶的厚度，样品制备过程通常也较复杂；SAXS 方法对数据处理要求较高，所测

厚度是大量片晶厚度的平均值，具有统计意义但同时又不能区分单个片晶的厚度；

LAM 方法能准确测得晶杆长度，但适用范围较小；热力学法依赖于相关热力学参

数的可靠性，是一种间接测量的方法。因此在实际应用中，往往结合实空间法和

SAXS 法，各取所长，以期全面反映体系中片晶厚度这一重要物理量。 

 

1.2.3 高分子片晶的侧向习性 

高分子片晶的侧向习性是研究高分子片晶的另一重要方面，它主要包括片晶表

面链折叠的结构，片晶表面链折叠的排列方式和片晶形态等。 
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正如 1.2.1 节所述，至今人们仍未对片晶表面链折叠的结构达成共识。折叠链

模型认为链折叠为紧密折叠（tight fold），插线板模型认为分子链只是无规的穿插

在同一个片晶或相邻片晶中。支持前者最直接的证据来源于高分子单晶具有规整

的 facet 晶面（可定出晶面指数），并且这种单晶的厚度非常均一，表明晶体表面

不太可能存在大量的无定形链段[18]
 。而支持后者的证据主要来源于散射实验以及

高分子结晶的某些宏观性质，比如结晶度、密度和力学性能等[49]。虽然目前难以

认定这两种模型的任何一种，但是它们均肯定在片晶表面存在无定形链段，只是

它们的结构和含量多少存在差别，因此两者均可用两相模型来概括。虽然片晶表

面结构非常重要，但在实际应用中，可以采用表面自由能这一宏观物理量来描述

它而忽略其具体的结构细节。 

事实上，片晶表面链折叠的排列方式主要是对折叠链模型而言的，因为对于插

线板模型而言不存在清晰的链折叠概念。按照折叠链模型，分子链在单晶生长面

上规则折叠的一个重要结果是晶体将被分成若干扇区，这种扇形化作用是高分子

单晶独有的特征。在聚合物单晶的不同扇区中链折叠的方向是不同的。反过来，

在高分子单晶中发现扇区也强有力地证明了折叠链模型的正确性[18]
 。高分子单晶

的扇形化现在已经为人们所熟知，并在多种高分子体系中被发现和认定[7, 50-53]
 。 

具有规则晶面的高分子单晶形态与小分子的单晶一样，它反映了晶格结构的对

称性，单晶的平衡形态可以用 Wulff 法构造出来[54]
 。当然，改变结晶条件，单晶

形态也会发生变化，也许会生长出非密排的晶面，或者发展为针状，甚至生成树

枝状等更为复杂的形态。这一系列的形态演化过程与小分子结晶的情况是一致的。

然而，在高分子片晶形态中，单晶晶面发生弯曲形成曲线轮廓或圆形的晶体或许

更值得关注，因为可以通过研究这种片晶来区分不同的高分子结晶理论[18, 55]
 。 

 

1.2.4 PEO 片晶的结构 

PEO 是主链具有-CH2-CH2-O-重复单元的线性高分子，化学结构简单、规整，

并具有较高的柔顺性，因此是除 PE、长链烷烃之外研究高分子结晶最重要的模型

分子。 
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PEO 可形成具有三斜和单斜两种晶胞结构的晶体，其中前者只存在于外部力场

作用下[56, 57]
 。因此在通常条件下观察到的 PEO 晶体均为单斜结构，其晶胞参数

为：a=0.805 nm，b=1.304 nm，c=1.948 nm，=125.4 º，对应的空间群为(P21/a-C2h)
[56, 

58]
 。PEO 分子链在晶体中以 72 螺旋构象排列，结合晶胞参数可知每个重复单元在

晶体中沿 c 轴方向的投影长度 c0 为 0.2783 nm。 

PEO 结晶的最基本形态也是片晶，其中 c 轴即分子链轴与片晶表面垂直。如果

已知片晶厚度 l，结合 c0 即可求出每个晶杆所含的单体单元数 L=l/c0，这相当于给

出了片晶在这一维度分子尺度上的信息。对于低分子量 PEO，Arlie 等人[59]
 通过

SAXS 研究首次发现 PEO 片晶厚度随着过冷度降低呈现阶梯式增大，并且厚度总

是伸展链片晶厚度的整数分之一。他们认为在这种 PEO 片晶中，PEO 分子链端基

被排除到晶区之外而位于片晶的表面（见图 1.2），形成了所谓的整数次折叠链片

晶（IF(n)片晶，n 表示分子链在片晶中的折叠次数）。随后，正是利用低分子量

PEO 片晶这一性质，Kovacs 等人运用偏光显微镜对 PEO IF(n)片晶的形态学、生长

动力学和稳定性进行了系统深入的研究，在本论文后面的内容里我们还将多次引

述其研究结果。 

 

 

图 1.2 低分子量 PEO 整数次折叠链片晶的示意图[60]。从左至右分别为伸展链片晶 IF(0)(厚度

为 l0)，一次折叠链片晶 IF(1)（厚度为 l0/2）和二次折叠链片晶 IF(2)（厚度为 l0/3）。 

 

关于 PEO 片晶中分子链以及链折叠的排列方式，早在 1977 年 Kovacs 等人[61]
 

就提出了如图 1.3a 所示的分子模型。在这个模型中，分子链沿着最有利的{120}面

折叠。最近，Motomatsu 等人[62]
 用高分辨率 AFM 得到了 PEO 片晶表面形貌图（见

图 1.3b），图中亮区表示链折叠，具有类似晶胞结构的规则排列图案。若将图像
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进行傅里叶变换，可得链折叠之间的距离约为 0.65 nm，这与据晶胞结构计算得到

的 0.46 nm 非常接近。这表明 PEO 单晶符合邻位规整折叠链模型。 

 

  

图 1.3 (a) PEO 片晶中分子链排列的分子模型示意图[61]
 。其中连接两小圆圈的线段表示链折

叠，它沿{120}面排列。(b) AFM 扫描 PEO 片晶表面所得的高度图[62]
 。右下角为原高度图经

过傅里叶变换后得到的图。 

 

在 Kovacs 等人的模型中（见图 1.3），PEO 单晶的生长面为四个{140}面和两

个(100)面，因而晶体形状为六方形。然而，{140}并非晶体的密排面，这引起了人

们的注意[58]。不久前，Shcherbina 和 Ungar
[55]

 运用 Frank-Seto 模型计算证明 PEO

单晶的生长面实际为四个(120)和两个(100)面。 

Cheng等[58]
 研究了低分子量 PEO 熔体结晶形成的单晶形貌和结晶温度之间的

关系。如图 1.4 所示，PEO 结晶时，随着结晶温度升高，单晶形貌从六方形变化到

类似圆形再重新回到六方形。单晶生长的各向异性可用垂直方向（b 轴）和水平方
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向（a*轴）上的单晶尺寸的比值 r 来表征。r 从 47 ºC 时的 1（各向同性值）逐渐

升至 50.2 ºC 时的 1.28，表明单晶沿 b 轴的生长快于 a*轴。在 51.2 ºC 结晶时，r

又迅速降为各向同性值，然后继续降低直至到 55.2 ºC 时的 0.8。r 值从大于 1 降低

到小于 1 表明(120)面和(100)面的生长速率发生了反转。因此可以认为不同的单晶

生长面具有各自特定的成核位垒。以上 r 值变化表明与(120)面和(100)面相关的成

核位垒具有不同的过冷度依赖性[12]
 。 

 

 

图 1.4 偏光显微镜下观察到的一系列 PEO（Mn=3000 g/mol）单晶形貌图[12, 58]
 。单晶由熔体

在不同温度结晶得到，大小在 100 m 左右。 

 

1.3 高分子片晶的热稳定性 

晶体热稳定性由熔点来表征。在熔点以上，熔体自由能低于晶体，晶体发生熔

融；在熔点以下，熔体自由能高于晶体，过冷的熔体开始结晶生成晶体；而在熔

点时，熔体和晶体两相平衡，熔融速率与结晶速率相同。结晶和熔融均是一级相

转变过程。热力学上定义的熔点不考虑晶体尺寸的影响，即认为晶体尺寸无限大。

然而当晶体尺寸小到一定程度后，晶体的表面开始发挥作用，额外的表面自由能
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使晶体熔点降低，表明晶体的稳定性降低。早在 150 年前，人们已经发现这种熔

点与尺寸的关系满足 Gibbs-Thomson 方程[12]
 。 

在高分子结晶中，高分子片晶的厚度通常在 5 到 50 nm 之间，因此熔点的尺寸

效应总是存在。Hoffman 和 Weeks
[48]

 首次将 Gibbs-Thomson 引入到高分子结晶中

用以描述熔点与片晶厚度的关系，因此在高分子结晶领域这个关系式又常被称为

Hoffman-Weeks 方程（注意与 Hoffman-Weeks 外推法区别，见下文）。高分子片

晶满足的 Gibbs-Thomson 方程一般写为 

 
0 2
(1 )e

m m

f

T T
l h


 


 (1.1) 

其中 Tm表示厚度为 l 的片晶的熔点；Tm
0 为无限厚片晶的平衡熔点；hf 为平衡熔

融焓；e 为片晶（链折叠）表面的表面自由能。推导(1.1)式有多种方法[12, 48, 63]
 ，

在此我们不做详细介绍，仅推荐 Cheng
[12]

 整理的 Wunderlich
[5]

 的热力学方法，该

方法同时考虑了片晶厚度变化的影响。注意(1.1)式隐含了片晶在其余两个维度上无

限大的假设。另外，当高分子的分子量不太大时，实验发现不同分子量同一厚度

的晶体对应的熔点不同[19, 64, 65]
 ，因此(1.1)式不能直接使用。 

从热力学上看，厚度为 l 的高分子片晶的单位重复单元的能量要高于无限厚片

晶的能量，因此它是一种亚稳态结构，Cheng 和 Keller
[66]

 又将这种类型的亚稳态

称为“环境亚稳态”。沿着亚稳态的概念，如果用片晶厚度代表体系的亚稳定度

（metastability），那么可认为每一种厚度的片晶对应一个“亚稳定相”（polymorph）

[66]
 。 

 

1.3.1 高分子片晶的平衡熔点的测量方法 

高分子晶体的平衡熔点 Tm
0 是一个非常重要的物理量，它与结晶温度的差即是

过冷度，而过冷度则决定了高分子结晶过程的驱动力。根据定义，Tm
0 是无限厚片

晶的熔点，无法通过实验直接测得而只能用外推的方法得到。目前已经发展出四

种外推方法：Gibbs-Thomson 外推法[5, 63, 67-69]
 ；Flory-Vrij 外推法[19, 70, 71]

 ；

Hoffman-Weeks 外推法[48, 72, 73]
 ；Marand 拟合法[74, 75]

 。下面分别介绍这四种方法。 
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Gibbs-Thomson 外推法的基本依据是(1.1)式给出的 Gibbs-Thomson 方程。高分

子片晶的熔点 Tm可通过 DSC 或形貌学等方法测得；厚度 l 的测量方法可参见 1.2.2

节。以熔点对厚度的倒数作图可得一直线（见图 1.5），通过外推到厚度的倒数等

于 0（对应的厚度为无限大）所对应的纵坐标值即为平衡熔点。Gibbs-Thomson 外

推法因其直观简便而被广泛采用，但必须注意它的有效性目前仍存争议[76]
 。在实

际运用时必须满足以下两个条件：片晶在侧向尺寸足够大；厚度必须在正好熔融

前测定或在测量熔点过程中保持片晶厚度不变，以尽可能避免片晶熔融-再结晶，

增厚等的影响。 

 

 

图 1.5 Gibbs-Thomson 外推法求平衡熔点 Tm
0 示意图[12]。熔点直线在纵轴上的截距为 Tm

0，斜

率为-2eTm
0
/hf。 

 

Flory-Vrij 外推法是由 Flory 和 Vrij
[77]

 为了从一系列直链烷烃 CnH2n+2（n<100）

的熔点数据外推求平衡熔点而提出的。他们在计算直链烷烃片晶的自由能时除了

考虑结晶自由能和表面自由能外，还引入了直链烷烃链端基在片晶表面配对所产

生的熵效应，因此片晶自由能可写为 

 lnu en G n G G RT n      (1.2) 

在这个方程中，Gu 代表温度 T 时熔融自由能；Ge 是表面自由能，它与 n 无关。

RTlnn 为分子链末端基所产生的多余熔融熵，它的意义是当烷烃链在片晶中时，链

端基在片晶表面只能和邻近的链末端基配位，而当片晶熔融后，烷烃链的链端基
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可以自由运动，因此可以和分子链中任何一个链段配对，配对数目增加导致熵增

加。将自由能按 Tm
0 展开代入式后并重排可得 

 

2 0
0

( )
ln ( )

2

f p m
m m m e e

n h T n C T T
T T n T S H

R R R

   
      (1.3) 

其中T=Tm
0
- Tm，Cp为比热。如果以Se 和e 为拟合参数，把上式左边看作一整

体对 Tm
0 作图应该得到一条直线。平衡熔点是使得拟合出的线性关系最好（标准差

最小）的 Tm
0 值。Flory 和 Vrij 由此得到直链烷烃体系（包括 PE）平衡熔点为 145.5 

ºC。其后 Wunderlich 和 Czornyj
[78]

 ，以及 Hay
[79]

 分别对 Flory-Vrij 外推法进行过

一些修改，但 Mandelkern 和 Stack
[65]

 随后通过详细比较这几种方法认定原始的

Flory-Vrij 外推法能给出最为准确的结果。最近，Crist 对这一方法求得的 PE 平衡

熔点作了质疑[80]
 。Flory-Vrij 外推法原则上要求组成片晶的所有分子链长度必须

相同，因此目前只能用于长链烷烃和分子量分布极窄的低分子量 PEO 等少数体系。

不过对于后者，虽然分子量分布极窄，但也可能产生影响，Ashman 和 Booth
[70]

 曾

考虑过这个因素。 

Hoffman-Weeks 外推法是将 Lauritzen-Hoffman 表面成核理论[67, 68]
 得到的片晶

厚度表达式代入 Gibbs-Thomson 方程后得到的。Hoffman-Weeks 外推法的基本方程

是 

 0 1 1
(1 )m m cT T T

 
    (1.4) 

其中 Tc 为结晶温度；Tm 为在 Tc 结晶得到片晶熔点；为增厚系数，如果片晶不发

生增厚=1，文献中常用值为 1 或 2。上式表明当为常数时，以 Tm对 Tc作图得到

一直线，该直线与直线 Tm=Tc 的交点即为平衡熔点。由于的不确定性，使这种外

推法具有很大的任意性，得到的结果未必可靠。Marand 等人[72]
 通过详细计算指

出以上外推法实际上只在一个很窄的过冷度范围内适用，而在较大过冷度时非线

性效应开始显现，必须用更复杂的方法对数据进行分析。 

最近，Huang，Prasad 和 Marand 等人[74, 75]
 提出了通过拟合结晶生长速率来求

平衡熔点的方法，我们将它简称为 Marand 拟合法。根据 Lauritzen-Hoffman 表面成

核理论[67, 68]
 ，结晶生长速率 Gi 与结晶温度 Tc 的关系满足 
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( )0*

ln ln
( ) ( )

g i

i i

c c c

KU
G G

R T T T Tf T

  
 

 (1.5) 

其中下标 i 代表 Lauritzen-Hoffman 理论中不同的结晶动力学区间 regime I、regime 

II 和 regime III；T=Tm
0
+Tc 为过冷度；f(Tc)=2Tc/(Tm

0
+Tc)；Kg(i)=2jib0eTm

0
/Rhf 为

成核常数。把上式等号左边看作一整体对 1/TcTf(Tc)作图可得一直线。如果 Tm
0 未

知，则可以用一系列猜测的 Tm
0 值代入(1.5)式并逐一对其进行最小二乘法线性拟

合，能得到最好线性的 Tm
0 值即为平衡熔点。该方法涉及参数众多，实验复杂，并

且结晶生长速率对应的结晶温度不在同一个动力学区间会进一步将问题复杂化。 

以上四种方法中，最直接的是 Gibbs-Thomson 外推法，应用也最为广泛。

Flory-Vrij 外推法是测量平衡熔点最为准确可靠的方法，但适用范围非常有限。

Hoffman-Weeks 外推法和 Marand 拟合法均以 Lauritzen-Hoffman 理论为基础，因为

Lauritzen-Hoffman 理论本身还未被完全证实[12, 63]，所以这两种方法的可靠性仍值

得商榷。 

 

1.3.2 低分子量 PEO 片晶的熔点与厚度关系 

至今，人们对 PEO 平衡熔点的认定仍存在较大分歧。这主要有两种观点，一

种认为 Tm
0 在 69 ºC 左右；另一种认为是在 76 ºC 左右。一方面，Spegt 等人[81]

 对

低分子量 PEO 熔点数据进行 Gibbs-Thomson 外推得到 Tm
0 为 68.5 ºC；Braun 等人[82]

 

报道的 Tm
0 为 69.0 ºC；Vidotto 等人[83]

 从 PEO 自成核实验中估算 Tm
0 为 69.6 ºC；

最为细致的研究来自于 Buckley 和 Kovacs
[84]

 ，他们用 Flory-Vrij 外推法分析一系

列低分子量 PEO 伸展链片晶的熔点，得出的 Tm
0 为 68.9±0.4 ºC；Murphy 等人[85]

 用

Hoffman-Weeks 外推法得到的 Tm
0 也为 69 ºC。另一方面，Beech 和 Booth

[86]
 用

Hoffman-Weeks 外推法研究分子量为 6.110
5
 g/mol 的 PEO 的熔点数据得到 Tm

0 为

76 ºC；Hay
[79]

 基于 Flory-Vrij 外推法得到一种新的拟合方法，并用它研究一系列

低分子量 PEO 的熔点求得 Tm
0 为 75 ºC。Mandelkern 和 Stack

[65]
 通过对比分析

Kovacs 和 Hay 的外推方法，指出两者均在推导过程中存在一些问题。另外，他们
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根据高分子量 PEO 晶体实际测得的熔点可达 69ºC 和 72ºC，并进一步用 Flory-Vrij

方法拟合分析熔点数据说明 Tm
0 应该至少比 69 ºC 高，但没有给出具体的 Tm

0。 

Kovacs 等[64, 84]
 详细研究了低分子量 PEO 的熔融行为。他们发现 PEO IF(n)片

晶的熔点不但取决于片晶厚度 l，还受折叠次数 n 的影响。厚度相同的片晶，其熔

点随着 n的增加而升高。例如，Mn=2000 g/mol的 IF(0)片晶与Mn=4000 g/mol的 IF(1)

片晶两者厚度几乎相同，但是前者熔点为 52.7 ºC 比后者的 55.9 ºC 低了 3.2 ºC。这

表明片晶的熔点具有分子量依赖性。 

 

 

图 1.6 低分子量 PEO 熔点 Tm(n,p)与片晶厚度的倒数 1/L 和折叠次数 n 的关系图[64]
 。 

 

Kovacs 等人认为这种依赖性有两种因素引起：一是 Flory-Vrij 理论提出的熔融

多余熵 RTlnCp（见 1.3.1 节）；二是不同折叠次数的片晶折叠表面的结构不同，导

致表面自由能不同，这个表面自由能可表示为 

 , ,( , ) 2 ( , ) 2 ( , )e e e fn T n T n n T     (1.6) 
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其中e,e，e,f 分别为单位 cilia 和单位链折叠所贡献的表面自由能。同时考虑这两

种因素并写出 IF(n)片晶自由能（以理想熔体为能量零点）。IF(n)片晶自由能为零

时表示片晶和熔体达到平衡，由此可求出片晶的熔点。由此，Kovacs 等人得到如

下关系式： 

 

0

0 0 0

0

0 0 0

[ ( ( , ) ln )(1 )]
( , )

ln ( ( , ) ln )

m f

m

f m

T p h n T RT C T
T n p

p h RT p n T RT C T





    


    
 (1.7) 

利用片晶厚度 l 与折叠次数 n 和聚合度 p 的关系 l=pc0/(n+1)可进一步得到 Tm以 n

和 l 为变量的表达式。把相关参数代入(1.7)式后选择不同的 n 分别计算 Tm-l 曲线，

得到结果以实线绘制在图 1.6 中。图 1.6 也同时给出了实验测得的熔点数据。可见，

利用(1.7)式可以很好地描述低分子量 PEO 体系片晶熔点与厚度的关系。 

 

1.4 高分子片晶的形成及其厚度选择 

探讨高分子片晶这种在某一维度上仅有纳米级尺寸的特殊结构是如何形成的

无疑是高分子结晶领域中最为引人关注和最重要的课题。高分子链长一般都在一

百纳米以上，而由它形成的片晶厚度仅在 5 到 50 nm 之间，高分子链必须发生折

叠，然而链折叠的产生必然使体系的能量升高，那么随之而来的问题是高分子链

为什么要选择折叠呢？ 

从历史上看，研究这一问题主要有两种思路：从热力学平衡角度考虑的平衡态

理论和从动力学角度考虑的动力学理论[63]
 。平衡态理论的出发点是：通过研究高

分子片晶的热力学平衡结构，阐明厚度小于高分子链长的折叠链片晶能否处于热

力学上的最稳定态，此时片晶的能量为全局最小值；换句话说，片晶的厚度（即

分子链是否折叠）是由热力学平衡条件决定的。而传统的高分子结晶动力学理论

则认为：高分子晶体生长总是选择使生长速率达到最大的方式进行，此时形成的

片晶厚度为生长的最可几厚度，即高分子片晶不是达到热力学稳定态，而是沿着

动力学最快的路径达到一个热力学亚稳态；也就是说，片晶的厚度是由动力学因

素决定的。 
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为了比较以上两种研究思路，我们有必要先简要介绍普通的相转变理论。结晶

过程是一级相转变过程，高分子结晶也不例外。一级相转变的机理可分为成核与

生长机理和旋节线相分离（spinodal decomposition）机理两种。对单组分体系，从

过冷熔体中结晶应为按成核生长机理进行的，为了清晰起见，我们仅讨论经典成

核与生长机理（classical nucleation and growth mechanism，简称为 CNT）。对于两

相（A 相和 B 相）体系，CNT 认为在一定的热力学条件下（如过冷度，过饱和度

等）变得不稳定的 A 相，不能在瞬间完全转变为稳定的 B 相，而是需要在 A 相中

通过热涨落形成很小的 B 相颗粒（称为核），然后由这些核的生长最终将 A 相完

全转化为 B 相。一般地，成核过程体系自由能变化可表为 

 cG G A     (1.8) 

其中，Gc=GB-GA 是 B 相和 A 相自由能之差；是 B 相核与 A 相界面的表面自由

能；A 表示对所有表面的表面自由能求和。因为 B 相比 A 相稳定，所以Gc<0，

这一项使体系能量降低，有利于成核。又因为表面自由能总是正值，所以(1.8)式右

边第二项大于零，它使体系能量升高，因此阻止 B 相核的产生。考虑三维情况，

并且假设 B 相的核为球形，那么(1.8)式可进一步写为 

 3 24
4

3

cg
G R R

M





     (1.9) 

其中，gc 为 A 相与 B 相的摩尔吉布斯自由能之差；R 为核的半径。图 1.7 为G

以 R 为自变量的函数曲线图。当核的尺寸非常小时，核的比表面积大使表面自由

能项起主导作用，核的生长将导致体系自由能升高，因此核尺寸只能变小直至消

失；当核的尺寸超过某个临界值后，本体自由能项开始起主导作用，此时核的尺

寸增加反而使体系能量降低，因此这个过程可以一直进行下去。G-R 曲线的最高

点对应的核成为临界核，对应的自由能变化值称为成核位垒G*，对应的半径称为

临界核半径。可见，从 A 相到 B 相的相转变过程必须克服成核位垒，这是本体自

由能和表面自由能这两个对成核过程起相反作用的因素相互竞争的结果。其它几

何形状的核或者在其它维数的空间中成核均不会改变以上得到的基本结论。 

文献中一般把以上所描述的成核过程称为初次成核，而把稳定核产生以后在核

表面继续生长的过程根据核表面的情况依次称为二次成核或三次成核[6]，二次成核
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和三次成核均是对相生长而言的。初次成核又可分为均相成核和异相成核。均相

成核指不存在外来表面，直接由 A 相的热涨落形成 B 相的核的过程。反之，异相

成核指以外来的杂质、容器壁或者人为加入的分散小粒子等表面为中心，吸附 A

相物质直接成核的过程。由于在外来表面上成核比没有外来表面的情况来得容易，

所以异相成核成核位垒比均相成核时大大减小，成核速率也得以加快。 

 

 

图 1.6 一级相转变过程中体现自由能G 对核半径 R 的变化曲线示意图[12]。 

 

让我们再回到高分子结晶的情形。假如高分子结晶遵循 CNT 机理，那么即使

平衡态理论能够得出厚度为 l 的片晶是热力学稳定态的结论，也只是指明体系在热

力学平衡下会以厚度为 l 的片晶这种状态存在，就像上述讨论中体系最终会只含 B

相一样。可见，平衡态理论难以解决诸如体系如何从无规的高分子线团转变为高

分子片晶之类本质上是动力学性质的问题。虽然平衡态理论不能描述片晶形成的

动力学过程，但它对片晶热力学性质和平衡态结构的研究仍是非常重要的，这在

讨论高分子片晶的初次成核过程时得以体现（见 1.4.1.2 节）。 

接着来看动力学理论。根据 CNT 机理，高分子片晶的形成应包括成核和生长

两个步骤。传统的高分子结晶动力学理论，包括 Lauritzen-Hoffman 表面成核理论

[67, 68, 87-91]
 、Sadler-Gilmer 粗糙面生长理论[92-97]

 、Point 多途径接触理论[98]
 、

Wunderlich 分子成核理论[99-103]
 和 Hikosaka 链滑移扩散理论[104-108]

 等均属于高分
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子结晶的生长理论，它们侧重描述在已有的晶核表面生长晶体，只涉及高分子片

晶的生长这一步骤。 

关于高分子结晶的初次成核的研究最近才刚刚兴起并已逐渐成为一个热点。高

分子初次成核的研究可以分为晶体形成之前的结晶初期阶段的研究和高分子以成

核方式形成晶核这个过程的研究。后者与片晶平衡态性质密切相关，因为在计算

初次成核过程中体系自由能变化时必然会遇到如何求高分子片晶自由能的问题。

从这个角度看，关于高分子结晶成核过程的理论或许应该称为平衡态动力学理论。 

综上所述，一个完整的高分子结晶理论应包含高分子片晶这个相的平衡态性质

和结构研究，初次成核过程研究和生长过程研究三部分。不久前，Hu 等人[109-111]

提出的分子内成核模型（intramolecular nucleation model）同时涉及了这三部分内

容，他们的理论可以成功解释高分子结晶时发生的分子分凝现象（molecular 

segregation）。 

 

1.4.1 高分子结晶的初次成核过程 

1.4.1.1 成核前的密度涨落 

近年来，高分子结晶初期的行为引起了人们的广泛关注[112, 113]
 。一方面是实

验技术的进步使得人们有可能研究体系结晶度极低的结晶初期行为；另一方面是

以目前的实验条件还不能直接观察到传统高分子结晶理论中的成核尺度，对其直

接验证还存在困难。在高分子结晶初期过程的研究中发现的一些新的实验现象使

人们推测在高分子晶体形成之前存在一些所谓的预有序结构（pre-ordering）。一

些研究者认为在高分子晶体形成前体系先以成核方式进入一个中间相

（mesomorphic phase）[112, 114-116]
 ，然而也有人认为在高分子晶体形成前体系以类

似于旋节线相分离方式形成预有序的中间相[117-121]
 。目前，人们对高分子结晶初

期是否存在预有序结构以及体系以何种方式（成核或旋节线相分离）形成预有序

结构尚无定论[112, 122]
 。 
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1.4.1.2 片晶的平衡态性质与高分子结晶的初次成核过程 

由于传统高分子结晶动力学理论关注片晶的生长过程，更多关注表面成核（二

次成核）及其相关的物理过程，而关于高分子结晶初次成核的研究长期被忽视。

最近这一方向的研究重新得到关注，这得益于人们对片晶平衡态性质认识的深入。

如前所述，片晶的平衡态性质，特别是平衡态结构决定了其热力学特征，是计算

初次成核过程体系能量变化的基础。因此，我们首先介绍人们对片晶平衡态性质

的认识。 

其实早在 60 年代，人们就发展了关于折叠链片晶的平衡态理论。Peterlin、

Fischer 和 Reinhold
[123]

 用格子动力学（lattice dynamics）研究了长链分子形成的晶

体。他们指出晶格中分子链的热振动导致体系自由能升高，并且分子链越长能量

升高越大。另一方面，片晶表面的链折叠同时也能使体系能量升高，并且分子链

越长，表面链折叠密度越低，使体系能量升高得越少。综合这两方面因素可以得

出：处于热力学稳定态的是某一有限厚度的折叠链片晶。显然，这个理论只考虑

晶体这一相态的能量，因而不能解释片晶厚度的过冷度依赖性。Peterson 和

Lindenmeyer
[124]

 将链末端（或 cilia）看作缺陷，计算了不同厚度片晶的自由能。

他们发现那些能够使得链末端被分布在片晶表面的片晶厚度（即 IF(n)片晶）对应

了体系局部自由能最小值状态。对于单分散体系，伸展链片晶处于全局自由能最

小值状态；而对于多分散体系，额外的熵效应将使具有平均厚度的片晶处于体系

自由能最小值状态。Peterson-Lindenmeyer 模型的重要性在于明确提出在计算片晶

自由能时必须考虑无定形部分的构象熵。其后 Ishinabe
[125]

 将链折叠构象熵引入到

Peterson-Lindenmeyer 模型中，对于单分散体系，计算结果与 Peterson-Lindenmeyer

模型的结果是一致的。Chen 等人[126]
 基于 Ishinabe 方法并考虑侧表面自由能预测

了单链单晶的平衡形态。 

Wunderlich
[6]

 总结了早期人们对高分子结晶初次成核的研究，其中重要的是

Mandelkern 等人和 Zachmann 的工作。Mandelkern
[127-129]

 将 Flory
[130]

 关于链端基

熵效应的自由能表达式应用到计算初次核的临界尺寸和成核位垒。Zachmann
[131, 132]

 

则将此思路扩展到计算（松散）折叠链片晶的链折叠和 cilia 的构象熵。 
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近年来迅速发展的计算机模拟方法是对高分子结晶理论和实验研究的重要补

充。Kavassalis 和 Sundararajan
[133]

 首次用分子动力学模拟研究了稀溶液中 PE 的结

晶过程，模拟发现该体系能形成折叠链片晶，并且能观察到均相成核以及生长两

个过程。其后 Muthukumar 等人[134-136]
 用 Langevin 动力学模拟同样研究了长链高

分子在稀溶液中的结晶行为。他们通过统计体系中不同厚度片晶出现的几率得到

了体系自由能对片晶厚度的关系图，图中包含许多能量极小值点，分别对应不同

折叠次数的 IF(n)片晶，并且某个折叠次数 n0 还对应了自由能全局最小值点。

Muthukumar 等人据此认为折叠链片晶是热力学稳定态，这与通常认为伸展链片晶

是热力学稳定态的观点矛盾，引起了很大的争论。 

为了解释这一现象，Muthukumar 等人[134]
 还提出了一个理论模型，这一模型

成为近来人们研究高分子片晶初级成核过程的理论基础。与其它两相模型一样，

他们假设晶核由晶区部分的晶杆和无定形区部分的链折叠和 cilia 共同组成（见图

1.7a），高分子链聚合度为 N。他们求得这种晶核的单位高分子链的自由能为： 

 ln ( , )
B

G
mє m Z m

k T
   


     (1.10) 

其中，为每根分子链包含的晶杆数（即折叠次数加 1）；m 为每根晶杆所含的单

体单元数；є 为单位单体单元的熔融自由能；为单位单体单元的侧表面自由能。

上式等式右边第一项表示晶区部分的自由能，第二项为侧表面自由能的贡献，这 

 

 

(a)                           (b) 

图 1.7 高分子片晶的晶核示意图[134]。(a)显式地考虑链折叠与 cilia，(b)经典模型。 
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两项与经典的初次成核理论类似。第三项由 Muthukumar 等人首次提出，它表示分

子链中晶杆、链折叠和 cilia 三者排布方式变化产生的熵对晶核能量的贡献，熵增 

加使能量降低，故第三项前为负号。Z 包含两部分的贡献，一是假设片晶表面的链 

折叠相互区别（含有的单体单元数不同，构象不同等）导致位置交换熵，二是每

个链折叠本身被看做一个高斯环圈（Gaussian loop），它的构象数也提供一个熵。

因此 Z 是 m 和的函数。Muthukumar 等人通过计算也得到了 Z 的表达式（此处省

略）。注意到(1.10)式并不包含片晶链折叠表面的表面自由能，这是因为在最后一

项已经包括这一部分能量。按照(1.10)式，代入相关参数做出G 关于 m 和的函数

图，可以发现该函数曲面确实存在一个全局能量最小值点，与 Muthukumar 等人的

模拟结果一致。作为对比，Muthukumar 等人还同时计算了经典模型（见图 1.7b）

中晶核自由能， 

 2 f

B

G
mє m

k T
   


     (1.11) 

与(1.10)式相比，上式仅将 Z 项替换为片晶链折叠表面自由能，按照经典模型假设，

它与 m 和无关。将相关参数代入上式，同样做出G 关于 m 和的函数曲面，曲

面中并不存在任何全局能量极小值点（但存在极大值，对应体系的临界晶核）。 

然而就在不久前，Sommer
[137, 138]

 和 Crist
[139]

 几乎同时对 Muthukumar 等人的

结果做了重要补充。他们均注意到 Muthukumar 等人无论是在计算机模拟研究中还

是在理论分析中，体系尺寸均非常小，通常只有一根或几根链。他们在 Muthukumar

等人提出的理论模型基础上引入链数这一变量，重新推导发现，实际上体系的结

晶行为与体系的尺寸（即链数）是密切相关的。对于单链或寡链体系，折叠链片

晶可处于全局自由能极小值点，即折叠链片晶为热力学稳定态；而当体系中分子

链数超过一定值后，折叠链片晶不再是热力学稳定态，取而代之的是预期的伸展

链片晶。这里仅以 Sommer 的分析为例做一简要介绍。对于 n 条链的体系，晶核中

单位分子链的自由能可写为 

 
0

2
( )f

B

G mN N
Nє aє

k T n m
 


      (1.12) 
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其中 N 为聚合度。等式右边第一项与(1.10)式中的相同；第三项原则上也与(1.10)式

中的相同，但 Sommer 做了简化已经将 Z 估算出。与(1.10)式本质不同之处在于第

二项，这里侧表面自由能多了一个与链数有关的系数 n
-1/2，它校正了每根链对侧表

面自由能的贡献，Muthukumar 等人正是忽略这个系数导致结论只适用于单链体系

（或近似适用于寡链体系，因为 n 很小作用不明显）。用式(1.12)可求得片晶的平

衡厚度 

 
2 1 1

0 3 3 3
4 4

* ( )
f aє

m N n





  (1.13) 

上式表明片晶的平衡厚度随着 n 的增大而增大，因此当 n 大到一定程度后，片晶

的平衡厚度可达到伸展链片晶的厚度（见图 1.8）。将 m*=N 代入(1.13)式可求得链

数的临界值为 

 2 2

0

( )
4 4

ext

f

n N
aє







 (1.14) 

当体系的链数 n>next 时，体系的热力学平衡态即为伸展链片晶。 

 

 

图 1.8 高分子片晶的相图[138]
 。热力学稳定态用粗实线表示。粗实线下阴影部分为实验中经常

观察到的热力学亚稳态。 
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在此基础上，Cryst
[139]

 进一步研究了片晶形成的初次成核问题。以经典模型为

例，在(1.11)式中，分别对 m 和求极大值，就可求得临界核的尺寸 mc 和c，将两

者代回(1.11)式又可得成核位垒Gc。有趣的是，mc 和c 就是体系尺寸为 nc=mc
2c

时的片晶的平衡尺寸。因此，根据前一部分的结论，只要 nc<next，那么体系的临界

核的厚度就小于伸展链片晶的厚度。除了临界核尺寸，还可以定义稳定核（stable 

nucleus）尺寸 ms 和s，这个尺寸是指使晶核自由能G=0 的平衡尺寸。超过这个

尺寸后晶核的能量将比熔体（或溶液）中的高分子低。对于经典模型而言，ms 和

s 分别是 mc 和c 的 1.5 倍。 

而 Hu 等人[109, 110]则把对初次成核过程的研究限制在单根高分子之内，他们所

采用的片晶自由能表达式类似于经典模型的(1.11)式，不过他们将晶核表面看作是

各向同性的，即不显式地区分侧表面自由能和链折叠表面自由能而统一用一个表

面自由能代替。他们的分析表明在同一结晶温度下，片晶形成的初次成核位垒与

分子链长无关，这与实验观察一致。 

 

1.4.2 高分子结晶的生长过程[63]
  

传统高分子结晶理论均属于晶体生长理论，旨在解释高分子片晶的厚度选择以

及预测结晶生长速率。与平衡态理论和初次成核理论不同，传统高分子结晶理论

认为高分子片晶的厚度完全是由动力学因素决定的。具体地说，高分子结晶时存

在两种相反的作用（见图 1.9）：结晶驱动力和结晶位垒。结晶驱动力与过冷度有

关。对特定厚度的晶体而言，结晶驱动力就取决与晶体厚度 l。只有当 l>lmin（lmin

代表该结晶温度下能够稳定存在的片晶的最小厚度）时，驱动力为正，并随着 l

的增加而增加。如果晶体生长过程只存在这一种力的话，晶体能够生长为无限厚

（当然前提是分子链要无限长）。但是作为相反作用的结晶位垒的存在阻碍了厚

晶体的形成。对这个位垒，不同的动力学理论有不同的理解。总的来说有两种观

点：一种称为表面成核理论，以 Lauritzen-Hoffman 理论[67]
 为代表，即存在能量位

垒（energy barrier）。当高分子链排入晶体表面结晶时，必须通过热涨落来克服这

个位垒，且位垒随着片晶厚度增加而增大；另一种称为熵理论，以 Sadler-Gilmer
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理论[95]
 为代表，即分子在结晶过程中可能有很多的结晶路径，其中只有少部分是

生长所允许的。如果晶体表面存在禁阻构象，要继续生长必须首先把“错误”的

构象移除。这些禁阻构象的数目随着晶体厚度的增加而增加，相应的熵位垒

（entropic barrier）也增加。 

因此，稳态平衡下的平均片晶厚度可以表示为： 

 
02 2

* e e m
g

c f

T
l l l

G h T

 
    

  
 (1.15) 

其中，Tm
0 为平衡熔点；hf 为无限厚晶体的熔融焓；T= Tm

0
-Tc 为过冷度。(1.15)式

中左边第一项即为 lmin，l 为一小量。(1.15)式第二个等号是将熔融自由能按最常

用的一级近似展开后得到的结果。可见，高分子片晶厚度是由过冷度决定的，近

似正比于 1/T，符合实验观察到的结果。 

 

图 1.9 结晶驱动力合结晶位垒共同决定了高分子结晶速率[63]
 。 

 

上世纪 60 年代 Hoffman 和 Lauritzen 提出了第一个完整的高分子结晶动力学理

论，即 Lauritzen-Hoffman 理论或二次成核理论（secondary nucleation theory）[140, 

141]
 。这个理论在随后的研究中得到不断完善和发展，较好地解释了片晶形态和链

折叠构象的形成，成为目前应用最广泛的高分子结晶理论。1997 年 Hoffman 和
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Miller 根据高分子结晶学理论和实验的发展，提出了新版的 Lauritzen-Hoffman 理

论[67]
 。详细内容可参考原始文献，我们在此仅介绍其对片晶厚度的预测。 

Lauritzen-Hoffman 理论模型描述的晶体生长过程是，在已有的一个平整晶体表

面上，高分子链首先克服一个较大的能量位垒成核为一根晶杆（长度为 l），随后

分子链以长为 l 的晶杆在其两侧以侧向结晶速度 g 铺展，直至在长为 Ls 的基底上

铺满厚度为 b0 的一层晶体。Lauritzen-Hoffman 理论认为，在平整晶体表面上成核

第一个链段这个步骤最困难。通过反应速率理论可得越过能垒的流量为 

 0 0( ) (1 / )S l N A B A   (1.16) 

其中，N0 为可参与成核的样本；A0 为在晶体表面沉积第一根晶杆的速率（forward 

rate）；A 为在第一根晶杆之后沉积晶杆的速率；B 为从晶体表面移除一根晶格的

速率，这里已经隐含假设移除第一根和移除其余晶杆的速率相等。初始片晶厚度

为所有越过能垒的厚度为 l 的晶核的厚度的平均值，即 

 min

min

( )
*

( )

l

g

l

lS l dl
l l

S l dl




  




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将(1.16)式及相关热力学参数代入上式即可求得初始片晶厚度为， 
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 (1.18) 

将上式与(1.15)式对比可知，Lauritzen-Hoffman 理论成功得到了片晶厚度与 1/T

成正比的结果，并且给出了l 的具体表达式。注意，如果初始片晶在随后生长过

程中不发生增厚或其它变化，那么在同一过冷度下将只能生长 lg*这个最可几厚度

的片晶。虽然 Lauritzen-Hoffman 理论在过去几十年里取得了巨大成功，但随着新

的实验现象的发现，越来越多的实验结果不能用其解释，Cheng
[12]

 、Armitstead

和 Goldbeck-Wood
[63]

 以及 Keller 和 Goldbeck-Wood
[18]

 对 Lauritzen-Hoffman 理论

的不足进行了总结。 
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1.4.3 IF(1)片晶和 IF(0)片晶形成过程的竞争动力学 

长链烷烃和低分子量 PEO 等以其化学结构简单、链长均一或分布极窄、结晶

性能良好等特点成为研究高分子结晶的重要模型体系。它们在结晶时通常能形成

非常完美的单晶，并且单晶的厚度一般为链长的整数分之一（见 1.2.4 节中 PEO 单

晶介绍），通常称为整数次折叠链片晶（IF(n)片晶），以 n 代表一根分子链发生

折叠的次数。虽然通过研究这些单晶的形态可以为认识高分子结晶过程提供重要

的线索，但是最主要和最直接结果应该来自于结晶动力学过程的测量，比如结晶

生长速率（包括结晶度变化速率、球晶径向生长速率和单晶某个晶面的生长速率

等）。以下我们也只介绍人们在结晶速率方向的研究成果。 

传统高分子结晶理论给出晶体生长速率 G=S(l)的一般均可用(1.16)式表示。特

别地，对于 Lauritzen-Hoffman 理论，三个基元步骤的速率表达式分别为 
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其中，为与 T 和 l 均无关的指前因子；b0 是分子链宽度；其余参数意义同上。将

以上三式代入(1.16)式后得 
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上式中括号前的项（A0的具体表达式）代表结晶位垒，它随着片晶厚度 l 指数下降；

而括号中的项（1-B/A 的具体表达式）代表结晶驱动力，随着片晶厚度增加而增加

（见图 1.10 中的虚线）。这两个相反因素使生长速率对片晶厚度曲线含有一个极

大值点。当片晶厚度超过某个最小厚度 lmin，生长速率大于零。 
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图 1.10 整数次折叠链片晶体系的生长速率对厚度关系示意图 [142]
 。A0 代表结晶位垒，与

Lauritzen-Hoffman 理论的 A0 相同；(1-B/A)为结晶驱动力，其三条虚线线对应的结晶温度从高

到低一次为 T’，T’’，T’’’。长条矩形表示 IF(1)片晶和 IF(0)片晶的生长速率； 

 

如果是高分子量体系，分子链通过折叠可以形成任意厚度的片晶，那么体系将

生长这个极大值点对应厚度的片晶。但是对于低分子量体系而言，由于只能生长

IF(n)片晶，因此片晶厚度必须满足 l=L/(n+1)，其中 L 为分子链长，也即 IF(0)片晶

的厚度。当过冷度不太大时，改变结晶温度只影响结晶驱动力，比如图 1.10 给出

三个结晶温度下体系的结晶驱动力曲线，T’>T’’>T’’’。在 T’和 T’’时，lmin>L/2，因

此只有 IF(0)片晶能够生长。然而，一旦结晶温度降到使 lmin<L/2，那么 IF(1)片晶

的生长速率变为正值，并且它以更快的速率随过冷度降低而增大，所以立即超过

IF(0)片晶的生长速率，取代 IF(0)片晶而开始生长。 

Kovacs 等人[61, 143-145]
 研究了一系列低分子量 PEO（数均分子量从 2000 g/mol

到 10000 g/mol）的结晶生长速率与过冷度的关系。他们发现在一系列转变温度 T*

时，片晶生长速率的变化速率 dG/d(T)均存在一个突然的变大。实际上，T*对应

于体系从生长 IF(x)片晶转为生长 IF(x+1)片晶所对应的温度，图 1.11 给出了一个具

体的例子。按照前面一段的讨论并参考图 1.10 可以看出，Lauritzen-Hoffman 理论

至少在定性上可以解释这种现象。然而，当把考察的片晶厚度固定，在较小的过

冷度下，可以将(1.22)式展开后得到生长速率与过冷度的关系为 
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 ( )m cG T T n T    (1.23) 

其中 Tm(n)为 IF(n)片晶的熔点。注意 G 和T 的正比关系也可以从 Sadler-Gilmer 理

论中得到解释[96]
 。Point 和 Kovacs

[144]
 通过将 G 和T 作图，通过计算得到侧表面

自由能只有约 2 mJ/m
2，远小于公认的 10 mJ/m

2。因此他们认为 Lauritzen-Hoffman

理论存在严重的缺陷。 

 

 

图 1.11 数均分子量 Mn=6000 g/mol 的 PEO IF(1)和 IF(0)片晶的线生长速率[12, 61]
 。IF(1)片晶的

熔点为 60.3 ºC；IF(0)片晶熔点为 63.7 ºC。IF(1)片晶和 IF(0)片晶生长速率曲线的交点温度

T*=59.4 ºC。 

 

随后，Cheng 等人[12, 58]
 在一个低分子量 MPEO（甲氧基封端，Mn=3000 g/mol）

结晶中观察到，从 IF(0)片晶生长到 IF(1)片晶生长这段转变温区内，生长速率对过

冷度的变化率在 T*处不仅发生突变，而且在极靠近 T*处 IF(0)片晶生长速率对过冷

度变化率是一个负值，这使得体系在 T*时的结晶速率表现为一个极小值行为，而

在 IF(0)片晶生长的温区范围内，生长速率还存在一个极大值行为（见图 1.12a）。

以目前的 Lauritzen-Hoffman 理论还无法解释这个生长速率的极小值[142]
 。 
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(a) 

 

(b) 

图 1.12 (a)数均分子量 Mn=3000 g/mol 的甲氧基封端 PEO IF(1)和 IF(0)片晶的线生长速率[12]
 。

(b)C246H494 熔融结晶时 IF(1)和 IF(0)片晶的结晶速率。 

 

Ungar等人[142, 146-156]
 对 IF(0)片晶和 IF(1)片晶在转变温区内生长速率的竞争行

为进行了系统研究。他们以长链烷烃为研究对象，长链烷烃在结晶时通常也生长

IF(n)片晶。图 1.12b 是他们在研究中观察到的一个典型例子。长链烷烃 C246H494 形

成的 IF(0)片晶熔点在128.6 ºC，生长 IF(0)片晶和 IF(1)片晶的转变温度T*=121.2 ºC。

C246H494 在结晶时，与低分子量 MPEO 类似，在 T*处的生长速率也表现为一个极

小值，但这个极小值更为明显；IF(0)片晶生长速率随着过冷度升高先是增大而后

在靠近 T*时又重新减小，表现出极大值行为。 

Organ、Ungar 和 Keller
[154]

 将这种生长速率的延缓现象称为自毒害效应

（self-poisoning effect），并由此提出了描述片晶生长的自毒害机理。他们认为在

T*以上但靠近 T*的温区内，长链烷烃的 IF(1)构型（长为 L/2 的晶杆）也可能在 IF(0)

晶体表面沉积，此时晶体生长表面被这种错误的 IF(1)构型所“毒害”，阻碍了 IF(0)

构型（长为 L 的晶杆）在晶体生长表面的生长。要继续生长 IF(0)片晶就必须移除

这些 IF(1)构型，从而使生长速率降低。当结晶温度愈靠近 T*时，IF(1)构型在 IF(0)

晶体生长表面沉积的几率也愈大，从而 IF(0)片晶的生长速率就愈小。结晶温度低

于 T*后，这种竞争行为消失，即晶体生长表面只能沉积 IF(1)构型进而生长 IF(1)
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片晶。结合以上两个温区（Tc>T*和 Tc<T*）的讨论即知在 T*时体系生长速率处于

极小值。 

 

 

图 1.13 Ungar 自毒害效应的模型示意图。A，B，C 为每个基元过程的速率[152]
 。m 代表晶体

表面长为 IF(1)片晶厚度的晶杆的数目。 

 

Higgs 和 Ungar
[152]

 还在一个简化的一维模型（见图 1.13）的基础上得到了生

长速率的分析解，这个解与实验观察到的片晶生长的自毒害现象一致。如图 1.13

所示，IF(0)构型被分为分为两段，每段为一个 IF(1)构型，它可以通过两个步骤沉

积到晶体生长表面。图 1.13a 表示当晶体生长表面为 IF(1)构型时，后续的 IF(1)构

型可以沉积到生长表面（A），或者原有的 IF(1)构型也可以从生长表面脱离（B）。

图 1.13b 则表示在晶体生长表面沉积 IF(0)构型要经过两个步骤，并且 IF(0)构型不

能直接在 IF(1)构型上沉积。基于同样的模型，Higgs 和 Ungar
[152]

 还用蒙特卡洛模

拟方法研究了二维生长的情形，得到的生长速率结果也符合实验观察，并且可以

给出晶体形状这一额外信息。 

值得注意的是 Sadler-Gilmer 理论也能预测生长速率极小值现象。将其与

Lauritzen-Hoffman 理论对比可以发现，后者不能解释这个现象的原因是它引入了

两个过于简化的假设：（a）忽略了晶杆在表面沉积时是以链段的方式逐步沉积的。
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Point 等考虑到这一点提出了多途径生长理论，解决了一直困扰 Lauritzen-Hoffman

理论的“突变”问题（-catastrophe）；（b）忽略了不同长度的晶杆在晶体表面

沉积时的竞争行为。Sadler-Gilmer 理论不受以上两个假设的限制。 

 

1.5 高分子片晶的重组过程 

高分子片晶的重组过程是高分子结晶中的又一重要课题。以上我们介绍的高分

子片晶的形貌和结构是研究高分子结晶的基础，高分子片晶的热稳定性决定了其

存在的可能和条件，高分子片晶的成核与生长讨论了高分子片晶形成的原因和方

式。而在这一节我们将介绍高分子片晶形态和结构的演化过程的研究工作。 

高分子片晶的重组过程可以按照退火温度 Ta 的高低分为三种类型[6]：（I）在

Ta 较低时，高分子片晶的完善化；（II）在 Ta 中等时，高分子片晶的固-固转变

（solid-to-solid transition），包括片晶的增厚和减薄；（III）在较高 Ta 时（接近熔

点或具有一定厚度的片晶熔点以上），高分子片晶的熔融-再结晶。高分子片晶的

完善化是指在退火时释放内应力、减少晶体缺陷和提高结晶度等过程，而片晶的

厚度改变不大。重组过程 II 和 III 最明显的特征都是片晶厚度发生了显著的变化，

但是两者的片晶厚度变化方式不同，前者片晶通过在晶体（固体）内部的分子链

输运使片晶厚度发生变化，而后者则是通过将薄片晶熔融后再重新结晶形成厚片

晶。由于退火温度高于原始片晶形成时的结晶温度，根据上一节 1.4 节的讨论可知

片晶厚度必然增加。在实验上区别过程 II 和 III 是困难的，特别是在初始高分子片

晶熔点未知的情况下尤其如此。 

文献中关于高分子重组 II 的研究最多。早在上世纪五六十年代，人们已经开始

对片晶增厚过程进行研究[31, 157-166]
 。而片晶减薄过程则在上世纪八十年代初才由

Ungar 和 Keller
[167]在长链烷烃（C246H494）的等温结晶过程中首次观察到。其后，

Cheng 等人[168-170]在低分子量 PEO 体系等温结晶过程中也观察到了同样的现象。片

晶减薄过程发现较晚可能是因为，通常人们认为越厚的片晶其稳定性也越高，在

退火时片晶只能发生增厚。但 Cheng 等人通过研究表明，由于低分子量体系的特

殊性，即整数次折叠链片晶（IF）通过将链端基排除在片晶表面降低了自身能量，
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非整数次折叠链片晶（NIF）的能量反而较高。如果体系一开始得到的是 NIF 晶体，

它在退火时要么向厚度更大的 IF(n)片晶转变，要么向厚度更小的 IF(n+1)转变，具

体采用哪种转变方式则取决于这两个过程发生所需克服的能量位垒。这一节我们

主要讨论片晶增厚过程及其机理。 

 

1.5.1 高分子片晶增厚行为 

在本体中，研究高分子片晶增厚行为的主要方法是用 SAXS 测量高分子片晶体

系的长周期变化。在早期，人们把长周期等同于片晶厚度。Fischer 和 Schmidt
[31]

 在

研究 PE 结晶时发现，无论是熔融结晶的样品还是溶液结晶出的单晶样品，将 SAXS

测得的长周期 l 对退火时间 t 的对数作图均能得到直线关系（见图 1.14a）。 

 

  

图 1.14 (a)PE熔融结晶样品在不同温度退火时 SAXS测得的长周期 l与退火时间 t的关系图[31]。

注意 t 用的是对数坐标。(b)由熔融结晶样品（实心点）和溶液培养单晶样品（空心方块）的退

火实验得到的增厚速率 K 与退火温度的关系图[31]
 。 

 

他们提出用如下方程描述高分子片晶在退火过程中厚度随退火时间的演化， 

 0 0( ) ln( / 1)al K T t t l    (1.24) 
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其中，l0 是初始片晶厚度；t0 为校正初始时刻存在厚度的一个时间参数，引入它可

使 t=0 时刻（退火实验开始的时刻）对应片晶厚度为 l0。 

进一步地，他们还利用(1.24)式拟合实验数据得到了各个 Ta 下对应的增厚速率

K。如图 1.14b 所示，片晶增厚过程随着退火温度升高而迅速加快。其后，对其它

长链高分子体系，比如聚丙烯（PP），四氟乙烯-六氟丙烯共聚物，以及聚甲醛（POM）

等的研究表明(1.24)式是普遍适用的[6]
 。对产生这种厚度与退火时间关系的机理研

究我们将在下一小节介绍。 

然而用散射方法研究增厚过程很难得到诸如高分子片晶侧向尺寸，形貌，增厚

区域分布等的演化行为。Hikosaka 等人[104, 105, 108]
 研究了在高压下通过熔融结晶方

式生长六方相的 PE 伸展链片晶的动力学过程。他们用 TEM 观察到片晶在侧向生

长的同时在厚度方向也在不断增厚直至伸展链片晶的厚度，因而整个片晶成楔形

（tapered shape）。他们发现这种 PE 片晶的侧向生长速率与纵向生长速率的对数

均与过冷度的倒数成正比。Hikosaka 等人提出了所谓的链滑移理论（sliding 

diffusion theory）来解释这一实验现象。他们强调片晶中分子链在纵向的链滑移对

于生长伸展链片晶（增厚）是非常重要的。 

最近，原子力显微镜（AFM）的引入使人们对高分子片晶的增厚过程研究取得

了新的进展。实践证明，AFM，特别是附有热台的 AFM，是研究高分子结晶和片

晶增厚过程的绝佳工具。它的优势在于，不仅能够在实空间中以纳米级的侧向分

辨率观察高分子晶体的形貌，提供亚纳米级（0.1 nm）左右的纵向分辨率（对于

flat-on 片晶，AFM 测得的纵向高度即为片晶的厚度），而且可以对高分子结晶和

片晶增厚等动力学过程实施原位跟踪。Magonov 等人[50, 171-173]
 率先使用 AFM 观察

PE、i-PP、PEO、长链烷烃等高分子体系的结晶和增厚过程。例如，他们观察到在

石墨表面，长链烷烃 C390H782 从溶液中生长的 IF(5)单晶在退火过程中会发生完整

的 IF(5)→IF(4)→IF(3→IF(2)→IF(1)→IF(0)阶梯式增厚，整个过程是缓慢而连续的。 

Reiter 和 Sommer
[3, 76, 174-176]

 也研究了 PEO 在经氧化处理的硅片表面上的单层

片晶增厚现象。他们发现，甚至在熔点以下温度退火，PEO 片晶的局部增厚也会

导致非常显著的类似液态的形态变化，类似于液体的不浸润现象。片晶边缘首先

增厚，限制了内部晶体的进一步增厚；等温更长时间后，内部开始产生空洞。Zhai
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和 Wang 等人[27, 29]
 也研究了 PEO（Mn=5000 g/mol）在硅片表面的单层片晶的增

厚行为。他们发现 PEO 片晶在退火过程中存在自发增厚到诱导增厚（inductive 

thickening）的过程：首先，片晶的某一部分自发增厚，导致体系中片晶厚度出现

不同；然后，未增厚的片晶变得不稳定，被迫熔融，进入无定形相并输运到增厚

晶体周围重结晶为厚晶体 IF(0)片晶。在自发增厚阶段和第一诱导阶段片晶以链滑

移的方式增厚，而在第二诱导阶段（退火温度相应升高）则以熔融-再结晶方式增

厚[27]
 。Wang 和 Li 等人[177]

 考察了基底对其上单层片晶增厚的影响。他们比较了

聚丁二酸丁二醇酯（PBS）单层片晶在喷碳云母表面和云母表面熔融和退火行为：

PBS 单层片晶在喷碳云母表面熔点低于在云母表面的熔点；PBS 单层片晶在喷碳

表面退火时开始增厚的温度低于在云母表面上的退火温度，并且形貌发生演化的

方式也不同。他们认为是这两种基底与 PBS 片晶接触面的表面自由能不同导致了

上述行为。 

 

1.5.2 高分子片晶增厚机理 

人们在研究高分子片晶的增厚行为过程中提出了很多机理，其中有唯象的模

型，比如 Dreyfus 和 Keller
[159]的片晶厚度加倍机理（最近被 Rastogi 等人[178]

 推广

到多层片晶）、Buckley 和 Kovacs 的成核机理[143]
 、Wang 等人[27, 29]

 的诱导增厚

机理等；也有定量的模型。总结前人研究片晶增厚过程提出的定量模型[6, 157, 158, 160, 

161, 179]
 ，可以发现由模型得到的用于描述片晶增厚速率（dl/dt）与片晶厚度 l 和退

火温度 T 等变量的关系式具有共同的形式如下 

 ( )( , , ) B T ldl
A M l T e

dt

  (1.25) 

其中 A 是分子量 M 和片晶厚度 l 的函数，与退火温度 T 为弱或无依赖关系；B 是 T

的函数。表 1.1 列出了三个最典型的增厚机理对应的 A 和 B 的表达式。这些方程

都基于分子链在晶格中能在分子链轴方向（垂直晶面方向）发生链滑移扩散（sliding 

diffusion）的假设，并且都能很好的描述高分子片晶在中等温度退火时厚度（SAXS

测得的长周期）随退火时间的逐步增大行为：若忽略 A 与 l 的依赖关系，将(1.25)式

两边积分后重排即可得到(1.24)式。 
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表 1.1 不同增厚机理推得的增厚方程中系数 A 和 B 的具体表达式[180]
  

 A(M, l, T) B(T) 

Hirai et al.
[6, 179]
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Sanchez et al.
[157, 158]
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注：k=玻兹曼常数；A0=常数；A1(M)=以分子量为变量的函数；le=片晶平衡厚度；hf=单位体积熔融焓；s0=

高分子链的横截面积；c0=重复单元在晶格中沿分子链轴方向的长度；e=片晶折叠面表面自由能； =片晶侧

表面自由能；Em=重复单元在两个连续的平衡位置运动的能量位垒；Tm
0=平衡熔点；h=普朗克常数。 

 

Hirai 等人[6]
 在 1961 提出了片晶增厚的成核机理，在 Hirai 的推导中隐含了一

个错误，其后 Weeks
[179]

 对其作了修正，这里我们仅给出 Weeks 的推导过程。如

图 1.15a 所示，在厚为 l 的平整晶面上，体系通过热涨落导致片晶内的链滑移从而

产生一个长方体形的增厚核，其厚为 h，底边为正方形，边长为 x。增厚核的出现

导致片晶局部自由能变化，变化大小可表示为 

 
22

4 e

x h
G xh

l
     (1.26) 

式中等号右边第一项表示多出四个侧表面使体系增加的能量；第二项为片晶增厚

后在局部的体积守恒导致折叠表面的面积减少而使体系减小的能量，故为负值。

(1.26)式中有两个变量，h 和 l，但是它的极大值位置与 h 的大小无关（dG/dh 与 h

无关），因此增厚核的高可取作重复单元长度 c0。一旦通过热涨落形成的增厚核

边长 x 超过一个临界值后，片晶在一个非常大的区域内全部增厚到 l+c0。Weeks

指出这个非常大的区域的面积究竟需要多大取决于外部融合（ external 
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impingement）、张力和其他更复杂的因素。增厚过程的成核位垒可通过令 dG/dx=0

求出临界核尺寸 x*=l/e，然后代入(1.26)式得到 

 
2

02
*

e

c
G l




   (1.27) 

那么体系的增厚速率可以写为 

 Bldl
Ae

dt

  (1.28) 

其中 B=2c0
2
/ekT。虽然上式可以描述片晶长周期与退火时间的对数成正比，但是

它无法解释增厚速率 B 的强烈温度依赖性（见图 1.14b）。其后 Hirai 等人[6]
 又引

入部分熔融（partial melting），从而使增厚速率与过冷度关联起来，他们得到的最

终表达式见表 1.1。另外，Peterlin 在 Hirai 模型的基础上，引入一个和链滑移有关

的项，得到了表 1.1 所示的表达式。他认为链滑移的发生需要克服一个活化能垒

Em，而这个能垒随着退火温度升高而快速降低，从而解决了增厚速率的温度依赖

性问题。但是 Em无法从其它实验中获得。 

 

 

 

图 1.15 (a) Hirai 成核机理的模型示意图。增厚核的形状为高为 h，底边长为 x 的长方体。(b) 

Sanchez 不可逆动力学机理的模型示意图。 

 

Sanchez 等人[157, 158]
 在上世纪 70 年代年提出了不可逆动力学机理。如图 1.15b，

假设参与增厚的片晶为底面为正方形的长方体，其体积 V 固定（称为关联体积：

coherent volume），那么片晶厚度为 l 时底边长为(V/l)
1/2。于是该片晶的能量为 

 
2

4s e

V
G Vl

l
     (1.29) 
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上式中Gs 有极小值，使能量取极小值时片晶厚度即为平衡厚度 le，容易求得

le=(Ve
2
/)

1/3。当 l<le时，片晶能量较平衡时能量高，因此 l 会增大到 le。通过与通

常的不可逆过程类比（比如扩散过程），Sanchez 等人认为可用 Fick 第一定律描述

片晶厚度的变化，即 

 sd GV dl

l dt dl



   (1.30) 

其中可看作扩散速率，通过假设体系要进行链滑移必须熔融相应 v 个重复单元得

到的表达式为 

 
0

0

f

m

v h T

RTT

e

k
e



 


  (1.31) 

将(1.29)式和(1.31)式代入(1.30)式并写为 dl/dt 与 l 的函数关系式即可得表 1.1 中的

结果。 

此外，最近人们也采用计算机模拟的方法来研究片晶增厚机理。早期的比如

Ichida 等人[180]
 结合了 Hirai 成核机理、Sanchez 不可逆动力学机理和熔融再结晶机

理对 PE 片晶增厚机理用蒙特卡洛模拟方法进行了研究。最近分子动力学模拟也被

用于研究聚乙烯单链片晶的重组行为，比如 Zhang 等人[181]
 的工作。而 Sommer

和 Reiter
[76, 182]

 则用蒙特卡洛动力学模拟的方法成功重现了 AFM 观察到的 PEO 单

层片晶在硅片表面的增厚过程。 

 

1.6 课题的提出 

如前所述，虽然人们对高分子结晶进行了长期而广泛的研究，但对其基本过程

的认识仍相当缺乏。之所以会造成这种局面，高分子结晶本身的复杂性固然是一

个重要因素，但研究体系和实验条件的限制同样不可忽略。传统的用于高分子结

晶研究的高分子体系分子量分布宽，这势必影响其结晶行为。SAXS 等研究本体性

质的实验手段很难观察到高分子片晶的侧向信息，而 TEM 等实空间实验手段又只

能进行离位观察，给出的高分子晶体的尺寸信息不全面，很难实施原位跟踪，实

验过程也较为复杂。可见，为了更好的研究高分子结晶，选择一个良好的高分子

体系和合适的实验工具是非常有帮助的。 
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我们实验室在前期的工作中，选取分子量分布极窄的低分子量 PEO 为研究对

象，用附有热台的原子力显微镜（AFM）对 PEO 云母表面的结晶行为进行了研究

[60]
 。低分子量 PEO 是用于高分子结晶研究的重要模型体系，人们已经对其本体

结晶行为做了大量工作，而在表面上的行为研究则相对较少。AFM 作为一种新型

的表面形貌的表征工具，能够同时在侧向和纵向上给出纳米级分辨率的信息，并

且利用其原位跟踪功能还能细致研究结晶的动力学过程，这些都是 AFM 所特有的

优势。我们实验室前期工作研究了云母表面上 PEO 单层片晶的制备、各种分子量

IF(n)片晶的熔点以及用 AFM 原位跟踪 PEO 单层片晶的生长和增厚过程，这些工

作表明以这种体系研究高分子结晶问题是合适的。 

在实验室前期工作的基础上，并从高分子片晶这种亚稳态结构出发，我们希望

从高分子片晶的结构、形成、重组以及热稳定性等四个方面深入研究高分子结晶

问题： 

1. 高分子片晶的平衡态结构。早期的平衡态理论的一个重要内容是发展了研

究折叠片晶结构的统计热力学方法，而对处于热力学稳定态的伸展链片晶

的研究一直被忽略。用统计热力学方法研究伸展链片晶的平衡态结构，并

用实验加以验证是一项有意义的工作。 

2. 高分子片晶的形成。我们实验室之前已经对PEO单层片晶在云母表面的生

长过程进行了详细研究，侧重于考察不同过冷度和不同分子链端基对片晶

生长速率的影响[183]
 。而本论文感兴趣的是形成IF(1)片晶和IF(0)片晶这两

种稳定性不同的相态之间的竞争过程。前人已经详细研究了IF(1)片晶和

IF(0)片晶在本体中生长过程中的竞争行为（见1.4.3节），作为对比，我们

希望在云母表面这种一维受限环境中能观察到这种竞争行为更为细致的

动力学过程。 

3. 高分子片晶的重组过程。前人研究高分子片晶的增厚行为通常在本体中进

行，只能给出片晶厚度随时间的演化关系。但利用我们的体系，可以同时

观察到单层片晶的形貌以及厚度在退火中的演化。我们希望通过细致分析

新的实验数据进一步加深对片晶增厚过程的认识。 

4. 高分子片晶的热稳定性。前人的研究表明，本体中IF(n)片晶的熔点与厚度
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由于受端基等因素的影响，一般不满足Gibbs-Thomson方程。与本体不同，

云母表面上IF(n)片晶的两个端表面分别与云母和空气接触，其周围环境的

变化可能进一步影响片晶稳定性。我们希望通过对IF(n)片晶熔点的分析，

阐明表面自由能对片晶稳定性的影响。此外，由于分子链端基分布在IF(n)

片晶的上下表面，改变端基也将改变片晶表面自由能，因此我们还将研究

端基对IF(n)片晶的熔点的影响。 
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第二章 样品与实验方法 

 

2.1 引言 

本论文主要以低分子量聚氧化乙烯（poly(ethylene oxide)，PEO）为对象，研

究其在本体中晶体热力学平衡态的结构和在表面上的结晶动力学性质。聚氧化乙

烯，又称聚环氧乙烷或聚乙二醇(poly(ethylene glycol), PEG)，其低分散度低分子量

组分是研究高分子结晶的重要模型分子。PEO 是主链具有-CH2-CH2-O-重复单元的

线性分子，因不含大侧基而内旋转能垒不高，具有较高的柔顺性。PEO 是一种半

结晶性高分子（semicrystalline polymer），但与其它水溶性聚合物相比吸湿性相当

低，从而结晶度较高，尤其适合于在敞开体系，比如原子力显微镜样品台上进行

实验研究。 

在本章中，我们分别介绍了所选用的 PEO 样品的情况以及所使用的实验仪器

和测试条件。重点介绍了原子力显微镜（AFM）和小角 X 射线散射仪两个关键实

验设备。其它用于样品表征和样品处理的实验仪器包括凝胶渗透色谱（GPC）、

核磁共振氢谱（1
H NMR）、差式扫描量热仪（DSC）、天平和热台等。 

 

2.2 样品介绍及制备 

2.2.1 PEO 样品 

本论文实验中使用的一系列不同端基或不同分子量的 PEO 列于表 2.1。HPEO

表示 PEO 分子链两个末端均为羟基的样品，MHPEO 表示 PEO 分子链一端为羟基

另一端为甲氧基的样品。其中，MHPEO 由本实验室朱敦深博士经过沉淀法分级后

得到分子量分布较窄的样品。详细的分级和表征过程可参见朱敦深博士的博士论

文[1]。 

PEO 的玻璃化转变温度（Tg）为-67 ºC，熔点（Tm）则与测量时熔融的片晶厚

度相关，通过 Gibbs-Thomson 方程外推得到的无限厚片晶的熔点（Tm(∞)）为 68.9 

ºC
[2]

 。无定形 PEO 密度为 1.123 g/cm
3，PEO 晶体密度为 1.220 g/cm

3。 
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表 2.1 PEO 样品分子量及来源 

样品 Mn (g/mol) 
a
 聚合度 a

 PDI 
b
 来源 

HPEO 2000 2000 45 1.05 Polymer Source 

HPEO 3000 3000 68 1.03 Polymer Laboratory 

MHPEO 2000 2000 45 1.02 Fluka （自分级） 

MHPEO 4700 4700 107 1.04 Fluka （自分级） 

a
由 1

H NMR 测得；
b
由 GPC 测得。 

 

PEO 晶体存在两种晶胞结构：三斜晶胞和单斜晶胞，其中前者只有在外部力场

作用下才能稳定存在，当力场消失后就会转化为后一种结构。[3, 4]
 具体晶胞结构

在文献[1]中已详细总结过，在此不在赘述。 

片晶是 PEO 晶体的基本构筑单元，根据晶体结构可以确定 PEO 分子链轴方向

平行于片晶折叠表面的法向，而在链轴方向上每个长为 1.93 nm 的周期结构中含有

7 个单体单元，所以每个重复单元长度为 0.2783 nm。通过以下公式可以计算已知

厚度的片晶中晶杆（stem）的单体单元数， 

 
0.2783

l
L   (2.1) 

其中 l 为片晶厚度，单位是 nm。片晶中 PEO 分子链的折叠次数可以进一步按下式

求得， 

 1
44

nM
n

L
   (2.2) 

其中 44 (g/mol)是 PEO 重复单元的分子量。通过 n 的值可以判断 PEO 晶体是否为

整数次折叠链片晶。本论文中涉及的在云母表面上生成的单层片晶一般为 flat-on

构型，即分子链轴垂直于云母表面[1]，通过 AFM 测量这种片晶的高度值即可代表

其厚度 l，再结合(2.1)式和(2.2)式可求得链折叠次数。 
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2.2.2 样品制备 

AFM 超薄膜样品的制备[5, 6]
  

用于 AFM 实验的超薄膜样品主要通过溶液静态浇铸法（static solution casting）

制备。具体过程为：称取适量 PEO 固体样品溶于二氯甲烷中配制成 0.5 mg/mL 的

溶液。用镊子将新剥离的云母片水平放置，同时用吸管吸取 1 滴（~50 mL）上述

溶液滴至云母片上。迅速将云母片竖直与滤纸接触吸去富余溶液，此时制得的 PEO

薄膜在 5 ~ 30 nm 之间。之后将该样品放置在真空烘箱中，室温条件下至少干燥 1

天，以尽量除去残余溶剂。所得样品即可直接置于 AFM 样品台上进行后续的实验

研究。 

 

SAXS 样品的制备 

用于 SAXS 测量的样品制备过程如下：将 Anton Paar 公司提供的贴片样品池附

件（paste cell）的窗口材料换成自制的铝箔后置于热台上，再将 PEO 固体粉末填

至样品池中，加热到 100 ºC 后将样品熔融，继续补充 PEO 粉末使 PEO 熔体充满

样品池，然后降温至所需温度后等温结晶。等温完毕后小心刮去样品池表面的 PEO

晶体。样品池封好后即可置于 SAXS 仪器样品支架（sample-holder unit）中备用。 

 

2.3 试剂与溶剂 

本论文主要使用二氯甲烷（分析纯，北京化学试剂公司）作为溶剂配制 PEO

溶液，该溶液用于上一节所述的超薄膜样品制备。 

 

2.4 主要实验仪器和测试条件 

2.4.1 原子力显微镜（AFM） 

2.4.1.1 AFM 工作原理 

原子力显微镜（AFM）由 Binning 等在 1986 年发明[7]
 ，它能够在接近原子尺

度（纳米级）上研究包括绝缘体在内的材料的三维形态和结构，还能以亚微米分
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辨率测量材料的多种物理性能，如力学性能、电性能、磁性能和吸附性能等。AFM

已成为目前应用最为广泛的一种扫描显微镜。AFM 具有操作简便、样品制备简单、

操作环境不受限制及分辨率高等优点。根据针尖与样品接触方式不同，可以将 AFM

的工作模式分为接触模式（contact mode）、非接触模式（noncontact mode）和轻

敲模式（tapping mode）三种。其中，轻敲模式结合了接触模式分辨率高和非接触

模式对样品损害小的优点，不仅能反映样品真实拓扑形貌，还能通过记录相位图

（phase image）反映样品表面硬度和粘弹性等物性的变化，因此在高分子科学和

生命科学等软物质科学领域得到了广泛应用。 

 

 

图 2.1 轻敲模式 AFM 工作原理示意图
[8]

 。 

 

AFM 工作在轻敲模式时，在扫描之前 AFM 探针由压电陶瓷元件驱动使其在共

振频率上自由振动，此时的振幅记为 A0，如图 2.1 所示。如果让以 A0 振幅振动的

探针靠近待扫描表面，由于探针-样品作用（tip-to-sample interaction）会导致探针

的振幅减小。实际扫描时可设定一个预定振幅 Asp，通过改变探针与样品的距离使

Asp 保持恒定，此时通过仪器的光学测量系统记录探针位置的变化即可得到样品的

表面形貌。可以看到，A0 - Asp 的值实际上决定了探针-样品作用的大小，因此通过

增大 A0 或减小 Asp 可增大探针-样品作用。Mogonov 等[8]发现根据 rsp=A0/Asp 的大小



第二章 样品与实验方法 

63 

 

可以将轻敲模式 AFM 再细分为 light tapping (rsp > 0.8)，moderate tapping (0.3< rsp 

<0.8)和 hard tapping (rsp < 0.3)三种。探针-样品作用对AFM相位图的影响最为显著，

可以据此分辨样品表面不同区域的力学性质及表面上的台阶、裂痕等拓扑缺陷。

当需要扫描只有微小起伏的表面（表面粗糙度 Rq<1.0 nm）时如何选取合适的 rsp

值要根据实际情况而定，在后续章节我们将详细介绍。 

 

2.4.1.2 AFM 仪器介绍 

本论文中我们使用的 AFM 仪器是 Veeco Instruments Inc. 的 NanoScope IIIA 

Multimode AFM，并附有样品台控温单元，可进行在线升降温实验。样品台加热时

实际温度经过二苯甲酮（Tm=47.9 ºC）和萘（Tm=79.8 ºC）标样进行校正。仪器配

有集成了在线控制和离线数据处理功能的软件 Nanoscope Software （版本号为

4.43r8 或 5.12r2）。 

 

 

 

图 2.2 （a）RTESP 型探针的悬臂和针尖的扫描电子显微镜（SEM）图[9]
 。（b）针尖的几何

参数[10]
 。 
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为了获得较大的扫描范围，我们使用 AS-130V 型扫描头（J vertical scanner），

最大扫描范围为 125 × 125 m，最大垂直距离 5.0 m。仪器样品台可容纳直径和

高度均小于 2 cm 的样品。探针采用 NanoDevices RTESP 型单晶硅探针，其悬臂和

针尖形状分别示于图 2.2a。探针的共振频率范围为 200 kHz~ 400 kHz，典型值为

300 kHz，弹性参数约为 40 N/m，针尖曲率一般小于 15 nm，典型值为 10 nm，更

详细的几何参数可参考图 2.2b。 

所有实验均在轻敲模式下进行，同时记录高度图（height image）和相位图。

典型的 AFM 图像像素分辨率为 256 × 256 pixel
2，扫描范围为 0.5 ~ 30 m，对应的

扫描速率为 2.0 ~ 0.5 Hz（扫描尺度越大则扫描速率应该越小）。扫描中 RMS 振幅

（RMS amplitude，表示从探针表面反射的激光的值）和 Asp 的典型值分别为 2.0 和

0.7 ~ 1.4 V，A0 由仪器自身选定，其值在 1.5 ~ 1.7 V 之间。在进行原位变温或等温

扫描时，实验温度均低于 80 ºC，因此无需对 AFM 探针进行加热。 

 

2.4.1.3 AFM 图像处理技巧 

原始 AFM 图像一般存在随机噪音、基线漂移等因素导致的图像模糊、扭曲等

问题，不能直接用于量化分析。组合使用 Nanoscope Software 自带的 planefit 和

flatten 功能可以有效解决绝大部分这方面问题。本论文 AFM 图像一般由平整的云

母基底表面和分布其上的 PEO 单层片晶构成，云母基底到片晶上表面高度急剧地

从 0 上升至 5 nm 以上，导致仪器内在反馈电路不能很好地预测当前扫描线的基线，

从而使扫描得到的图像中片晶周围区域云母表面高度明显低于正常的云母表面的

高度。此时，可以通过选取图像中云母表面区域（不包含片晶部分的最大区域），

使用 planefit 功能对图像 X 方向（快扫描方向）进行 1 级校正，接着对图像 Y 方

向（慢扫描方向）进行 3 级校正后得到基线一致的图像。接着在 flatten 功能界面

里用矩形工具把 PEO 片晶全部圈出，如有多个片晶则可用多个矩形圈出（注意要

使云母表面区域尽可能大），之后对整个图像使用 1 级 flatten 校正便可完成所有

校正操作。由于 flatten 对边沿部分包含片晶的图像校正效果很不理想，实验中在



第二章 样品与实验方法 

65 

 

选取扫描区域时应尽量避免图像边沿包含晶体等较高的物体。所有校正必须严格

按照先 planefit 后 flatten 的顺序进行。 

经过上述校正的图像原则上还要进行几何去卷积处理（ geometric 

deconvolution），这是因为实际使用的探针针尖总有一定尺寸，扫描得到的图像总

是针尖几何形状与样品实际形貌的几何卷积的结果。我们采用 Villarrubia 发展的去

卷积算法[11]对典型的 AFM 图像进行了去卷积处理。为简便起见，我们假设探针针

尖的几何形状为抛物线状，抛物线顶点的曲率半径根据图 2.2b 中数据分别选取为

10 nm，12 nm 以及 15 nm。通过对比原始图像的剖面曲线（section profile）和去卷

积处理后的曲线，我们发现探针针尖的卷积效应对 AFM 图像的影响在误差范围之

内，故在本论文中将不再对每个图像进行去卷积处理而是直接使用 planefit 和

flatten 校正后的图像。 

我们用 AFM 主要观察样品的结晶动力学行为，需要对一系列 AFM 图像进行

分析，而 Nanoscope Software 缺少使用的批量处理功能。我们通过引入开源图像处

理软件 ImageJ
[12]，在其基础上开发插件以及自行开发 AFM 图像文件分析软件等方

式提高了对系列 AFM 图像的分析效率。CtrlNano 可以在指定时间间隔重复一系列

AFM 在线操作以采集一系列 AFM 图像。DateNano 可以从 AFM 图像原始文件（raw

格式）中读取时间信息并制作成时间序列。LineNano 可以将一系列只含一个峰（或

平台区）的剖面曲线按峰值位置对齐。AnaNano 可以读取并显示 AFM 图像的原始

文件并可进行批量的粒子分析（particle analysis）。使用 ImageJ 软件提供的

Watershed 算法功能可以分开粘连的粒子，从而对每个粒子进行独立统计。 

 

2.4.2 小角 X 射线散射仪（SAXS） 

SAXS 用于研究 PEO 样品在本体中的平衡态结构。实验使用 Anton Paar 

SAXSess 型高通量小角 X 射线散射仪，该仪器的 X 射线源为 Philips PW3830 型 X

射线发生器，取 Cu K线，波长为 0.154 nm，并使用 Kratky 模块进行准直，得到

线聚焦的 X 射线，工作电压/电流为 40 kV/40 mA。普通的线光路 SAXS 仪器（不

含 Kratky 准直模块）的光路示意图如图 2.3 所示。散射后的 X 射线信号用感光影
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象板收集，并用 Perkin-Elmer Cyclone 扫描仪读取后将数据存储到计算机中供后续

数据处理使用。感光板的分辨率为 42.3 × 42.3 m
2，测试角度的范围为 0.1º ~ 40.0º，

可同时收集小角和广角散射的信号，样品到感光板距离为 264.5 mm。变温实验可

使用仪器配置的 TCS 300 型控温单元，温度范围为室温至 300 ºC，升降温速率均

不可调节，控温精度为±0.1 ºC。样品制备方法已在 2.2.2 节中详细介绍，仪器扫

描时间定为 15 min。 

为获得一维散射曲线，还需要使用仪器自带的 SAXSquant 1.01 软件将 Cyclone

扫描仪得到的图像进行选区积分约化。曲线横坐标通过以下公式 

 
4 sin

q
 


  (2.3) 

由仪器距离参数转换为倒空间散射矢量 q，单位为 nm
-1，其中为散射角的一半，

为 X 射线的波长。这样得到的一维数据曲线仍然不能直接用于分析，还需要进行

数据截取压缩、基底吸收校正、背景散射扣除、恒定背景校正和去模糊化

（desmearing）等处理。数据截取压缩可使用仪器自带的 PCG 软件套装中 PDH 工

具的 binning功能。由于本论文中使用的窗口材料铝箔在小角区内并没有特征散射，

所以没有进行背景散射扣除和基底吸收校正。 

 

 

图 2.3 线聚焦准直型小角 X 射线散射仪的光路示意图[13]
 。 
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背景校正可以通过 Porod law 在高角部分拟合实验曲线得到恒定背景值从而将

之扣除来实现。具体地，由于样品或基底材料存在非相干散射，即康普顿散射

（Compton scattering）[13]，实验所得散射曲线在高角部分收敛到一个未知的恒定

背景值。根据 Porod law，高角部分的散射满足以下关系[14]
 

 
exp 3

pK
I B

q
   (2.4) 

其中 B 是未知的恒定背景值。注意上式仅对线聚焦准直的情形适用。我们将 Iexpq
3

对 q
3 作图可得一直线，从直线的斜率即可求得 B 值。再把原始实验曲线减去 B 值

就可得校正后曲线，即 

 1 expI I B    (2.5) 

以上处理过程可组合使用 PDH 工具的 Porod 功能和 Substract 功能完成[15]。 

去模糊化处理可以消除线聚焦准直情形下产生的长度和宽度的模糊化效应

（smearing）。光源的长度轮廓曲线和宽度轮廓曲线均可由 SAXSquant 软件积分

得到，其中长度轮廓曲线须经过 PCG 软件套装中 LengthProfile 工具再处理后才能

使用。本论文做去模糊化处理时采用了 Anton Paar 公司 Heimo Schnablegger 博士

提供的基于 Lake 迭代算法[16]的软件。 

 

2.4.3 其它实验仪器和测试条件 

凝胶渗透色谱（GPC） 

 测量使用 Waters 2410 凝胶渗透色谱仪；Waters 2410 折光检测仪；Waters 

-Styragel （孔径大小为 10
3，10

4，10
5
 Ǻ）；Waters Millennium 32 处理软件。测

试条件为 THF 流动相，流速 1.0 mL/min，测试温度 35 ºC，单分散的线性聚乙烯标

样。GPC 用于测量 PEO 样品的表观数均分子量和分散度。 

 

核磁共振氢谱（1
H NMR） 

测量使用 Bruker ARX400 核磁共振波谱仪。测试条件为室温，TMS 为内标，

氘代氯仿为溶剂。1
H NMR 用于测定 PEO 的聚合度和确定端基改性 PEO 的结构。 



北京大学博士学位论文  刘一新 

68 

 

 

差示扫描量热仪（DSC） 

测量使用 Perkin-Elmer Pyris I 型差示扫描量热仪，制冷单元使用 Perkin-Elmer 

Intracooler 1P 型制冷附件。温度范围为-30 ºC ~ 250 ºC，DSC 范围为 0.2 W ~ 800 

mW，灵敏度为 0.2 W，程序速率为 0.01 ~ 500 ºC/min。DSC 的温度和热焓用标

准物质铟（In，熔点 156.6 ºC，熔融热焓 28.45 J/g）校正，校正使用的加热速率

为 10 ºC/min。仪器配有高纯氮气保护系统以避免样品在高温下发生热分解。实

验采用仪器配置的标准坩锅，并经过仔细筛选后保证样品坩锅和参比坩锅间的质

量 差 不 超 过 0.05 mg ， 可 使 用 本 人 编 制 的 坩 锅 配 对 程 序 QPair

（http://www.chem.pku.edu.cn/cheneq/QPair/qpair.htm）实现一次配出若干对坩锅

备用。为了尽量减少热滞后效应的影响，PEO 样品一般取 1 ~ 2 mg。 

 

天平 

 Sartorius AG MC5 型天平用于样品称量，可精确读数至 0.001 mg。 

 

热台 

 Mettler Toledo FP900 热系统用于进行样品热处理，FP 90 为中央处理器单元，

温度范围-100 ~ 600 ºC，加热速率±0 ~ 20 ºC/min，精度是±0.1 ºC/min。 
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第三章 高分子伸展链片晶的平衡态结构 

3.1 引言 

从热力学上看，伸展链片晶是高分子片晶最终达到热力学平衡时的稳定态，而

折叠链片晶则处于各种稳定度不同的热力学亚稳态[1]
 。然而在实验上通常只能观

察到折叠链片晶，只有在某些特殊条件下高分子才能生成伸展链片晶，比如在高

压下结晶的 PE 体系[2]
 和低分子量高分子体系[3-5]

 。因此研究高分子片晶的形成机

理从一开始就成为高分子结晶理论的核心内容。在高分子结晶动力学理论尚未流

行之前，人们也试图从热力学平衡角度来解释高分子片晶特别是折叠链片晶的形

成机理，发展了高分子结晶的平衡态理论[6]。例如，Lindenmeyer
[7]把链折叠中的重

复单元处理结晶态结构后利用格子理论推导了片晶系统的配分函数；Zwanzig 和

Lauritzen
[8]

 将片晶中高分子链粗粒化后建立了介于一维和二维之间的伊辛模型；

Zachmann 等[9-11]
 处理了非邻位链折叠的情形；Ishinabe

[12]
 利用热力学统计方法在

分子尺度讨论了折叠链片晶的热力学稳定性；Chen 和 Bu 等[13]
 则基于 Ishinabe 的

理论框架分析了单链单晶的平衡形态。这些平衡态理论通过计算以片晶厚度为变

量的片晶自由能，着眼于讨论折叠链片晶是否能够处于热力学平衡态。但是这些

理论发展的处理片晶的方法，也被用以解释片晶增厚，片晶熔程宽度，特别是片

晶中存在无定形区等现象。 

近来，计算机模拟方法给研究高分子结晶提供了新思路。Muthukumar
[14]

 利用

Langevin 动力学模拟了单链的结晶行为，通过计算晶体自由能，他们发现折叠链

片晶可以成为体系的最低能量态，使平衡态理论重新回到人们的视野。随后

Sommer
[15, 16]

 指出折叠链片晶能否成为体系的最低能量态取决于体系所包含的分

子链数目，当体系高分子链数足够时伸展链片晶便成为最低能量态。Crist
[17]从另

一个角度得到了相同的结论。他们都采用了片晶的两相模型，即承认片晶中包含

了晶区和非晶区两部分，从而显式处理了片晶中无定形区对片晶自由能的贡献，

并得到了无定形区与晶区平衡时的尺寸。Strobl 等[18-20]用 SAXS、调制式 DSC 及

热波谱（heat wave spectroscopy）等实验手段详细研究了片晶中无定形区与温度的

关系，提出并阐述了可逆表面熔融（reversible surface melting）的概念。 
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在本章中，基于前人的研究结果，为了更加详细地考察片晶中无定形区的平衡

态性质，主要是其熵效应对晶体自由能的影响，我们首先用统计热力学的方法研

究高分子伸展链片晶的平衡态结构，并通过计算片晶自由能来预测无定形区尺寸

与退火温度的关系。在实验上，我们用 SAXS 方法原位测量了 HPEO2000 伸展链

片晶在不同温度退火时的散射曲线，并利用相关函数方法得到了晶区和无定形区

的尺寸。最后用实验结果对理论预测进行了对比验证。 

 

3.2 片晶平衡态结构的统计热力学分析 

3.2.1 粗粒化模型 

我们研究的热力学系统是由 N 条高分子链结晶而成的伸展链片晶，其中每条高

分子链长度为 L。为了计算方便而又不失一般性，我们仿照文献中常用的两相模型

（two-phase model）[16, 21, 22]
 构造了类似的粗粒化模型。如图 3.1 所示，该伸展链

片晶具有“三明治”结构，其中间层为晶区，晶区中的分子链段互相平行排列并

排入晶格中；而在上下层的两个非晶区中则含有无定形（amorphous）的链段。根

据体系的质量守恒，以下关系式成立， 

 NL C A  常数  (3.1) 

其中 C、A 分别是晶区和无定形区包含的链段数。 

假设在某个温度 T 下（T < Tm）一根高分子链的晶区包含 l 个链段；而无定形

区上下两层的链段数分别是 g1 和 g2，总数记为 g，即 

 1 2g g g   (3.2) 

根据模型，体系中每根高分子链的链段数均为 L，那么有 

 L l g   (3.3) 

成立。 
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图 3.1 高分子伸展链片晶的两相模型示意图。晶区以规则排列的长条形表示，l 为一根高分子

链晶区所含链段数；无定形区分为上下两部分，g1、g2 分别是一根高分子链在上下层所含的链

段数。 

 

在热力学平衡条件下，体系的晶区和无定形区中所含的链段数达到一个平衡

值，即 C 和 A 不变，记为 Ce 和 Ae。那么平均到每个高分子链上的晶区和无定形区

平衡链段数分别为 le=Ce/N，ge=Ae/N。然而具体到某一根高分子链的 l 和 g 的值，

则可以在平衡值附近波动。进一步假设高分子链中无定形区上下两层的链段数可

以在保证其总和为 g 的前提下任意转化，也就是说伸展链片晶中允许在链轴方向

上的链滑移运动（sliding motion）[23]
 。高分子片晶中的链滑移运动是一个重要概

念，已被广泛接受[23-26]
 。将在第六章讨论折叠链片晶自由能时，我们还将基于这

一概念做理论分析。 

 

3.2.2 片晶自由能 

根据统计热力学的基本原理，如果我们能够计算出体系的配分函数，即可通过

下式 

 ln
F

kT q
N
   (3.4) 

求得体系的自由能，其中 F 为体系总自由能，k 为玻耳兹曼常数，q 是体系配分函

数。 

体系的配分函数可用下式给出 
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 * exp( )j j

j

q q     (3.5) 

其中 q
*是一个链段的内部配分函数，在我们的模型中与 l 或 g 值无关。为简单起见

在以后的处理中我们将之省略。容易验证这一简化并不影响计算结果。=1/kT 是

统计热力学常用表示法。j 是亚体系能量，j是对应的状态数目。这里j 指体系中

链段之间相互作用能的总和。在理想高分子熔体中，链段相互作用能设为 0；在晶

体中，链段之间作用能 u 可以近似地看作是晶体熔融焓hf，即断裂一个晶格键所

需的能量。如果假设我们模型中无定形区链段之间相互作用与理想熔体一样，那

么亚体系能量可用下式求得 

 ( )( )j g

g

N L g u     (3.6) 

其中 Ng 是无定形区链段数为 g 的高分子链数目，它必须满足 

 g

g

N N  (3.7) 

具有能量j 的亚体系数目为 

 
1 2

1 2

!

!

gN

j g g

g g ggg

g

N

N
 

 

  
    
   




 (3.8) 

其中gi (i=1, 2)表示 gi 个链段可以取到的构象数。将(3.6)式和(3.8)式代入到(3.5)式

中，配分函数具体形式变为 

 
1 2

1 2{ }

!
exp( ( ) )

!

g

g

N

g g g

N g g g ggg

g

N
q N L g u

N
 

 

  
   
   

  


 (3.9) 

运用摘取最大项原理[27]可得 Ng 的一个分布，使得(3.9)式中 q 值可用该分布来代替，

Ng 满足 

 
1 2

1 2

1
exp( )

g

g g

g g g

N
g u

N
  

  

 
  

 
  (3.10) 

其中的值按下式求得 

 
1 2

1 2

exp( )g g

g g g g

g u   
 

 
  

 
   (3.11) 
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于是用这个最大项代替(3.9)式中的求和，容易得到 

 exp( )Nq NL u   (3.12) 

将上式代入(3.4)式后可求得片晶自由能为 

 ln
F

Lu kT
N

    (3.13) 

为了进一步计算值，我们必须知道gi 的具体表达式，这里我们选取 Ishinabe 推荐

的形式： 

 1 2 ( ,  )x

x x g g    (3.14) 

其中是每个链段单元可以取到的构象数。将上式代入(3.11)式并假设片晶中每根高

分子链无定形区的链段数均为 g，可以求和得到 

 g( 1) exp( )g g u      (3.15) 

结合(3.13)式和(3.15)式最终可得到体系的自由能表达式为 

 ln( 1) (ln )
F

kT g kTg ug Lu
N

       (3.16) 

 

3.2.3 片晶平衡状态下晶区和无定形区厚度 

根据热力学第二定律，在等温条件下，体系达到平衡态时自由能取最小值。在

(3.16)式中，如果已选定高分子，那么自由能函数只含有 g 一个变量，体系在下式 

 0
F

g





 (3.17) 

成立并同时满足 

 
2

2
0

F

g





 (3.18) 

时，自由能取得最小值。通过计算可知自由能的二阶导数始终大于 0，再结合(3.16)

式解(3.17)式得到体系平衡时无定形区含有的链段数 ge： 

 1
(ln )

e

f

kT
g

h kT
 
 

 (3.19) 
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我们注意到上式与 Sommer
[15]用标度理论得到的结果极为相似，他给出的结果

是 

 
e

kT
g

є rkT



 (3.20) 

其中 r 是标度理论无法给出的比例系数，є 是晶体的吉布斯自由能。原则上 r 值可

通过实验测得不同温度下片晶的晶区和无定形区两相厚度并经过拟合得到。仔细

对比以上两式，它们仍存在一些区别：在分母中，我们使用晶体熔融焓，而 Sommer

使用吉布斯自由能；我们能明确系数 ln的物理意义，而比例系数 r 值却很难得到

表达式。 

实际上(3.19)式也可写成以 є 表示的形式。考虑理想熔体在熔点时的熵（单位

链段），它可以写作 

 lnmS k   (3.21) 

其中是理想熔体链每个链段能取到的构象数，显然有 > 。在熔点时，晶体和熔

体两相自由能相等，即 

 f m mh T S    (3.22) 

容易验证，利用以上两式可以将(3.19)式改写为 

 1
(ln )

e

kT
g

є p kT
 


 (3.23) 

其中 є 与(3.20)式中的意义相同，与晶体熔融焓的一级近似关系为 

 (1 ) f f

m m

T T
є h h

T T


      (3.24) 

p= > 1 表明 lnp 恒正。至此我们建立了由统计热力学计算的高分子伸展链片晶

平衡态结构与由标度理论得出结果的直接对应。如果不考虑(3.23)式第二项中的常

数，两者的对应关系为 

 lnr p  (3.25) 

从上式可以看出 kr 表示理想熔体和片晶无定形区链段熵的差。 
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原则上，(3.19)式和(3.23)式是等价的，但是(3.19)式在形式上较为简单，我们

在下一节中将使用该式来拟合实验数据。唯一要注意的一点是从(3.23)式可以看出

在 T < Tm时，分母恒大于 0，于是必须满足下式： 

 ln
f

m

h

kT



  (3.26) 

图 3.2 给出了对于不同的 g 值，按(3.19)式计算得到的 HPEO2000 伸展链片晶

在温度 T 下达到热力学平衡时无定形区厚度（以链段数表示），其中与 HPEO2000

相关的物理参量hf = 8652.6 J/mol 和 Tm = 325.7 K 均取自文献值。无定形区的厚度

随着温度升高先是缓慢增大，当接近 Tm 时则迅速增大，g 值越大增长速度越快，

并且无定形区厚度也越大。这个预测非常符合物理直观，当温度升高时，一方面

链段的运动性增加，使其倾向于破坏晶格结构；另一方面也导致吉布斯自由能G = 

H - TS 中熵一项贡献比重加大，使晶格键逐渐失去主导优势，从而一部分结晶

链段可转化为无定形态。 
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图3.2 理论预测的HPEO 2000 IF(0)片晶在平衡状态下无定形区链段数ge与温度T的关系曲线。 

 

这里我们有必要进一步分析对这种转化起作用的是哪一部分熵的贡献。注意到

在(3.16)式中体系自由能的几个组成部分，最后一项是结晶的贡献，它降低体系自
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由能。根据(3.26)式，第二和第三项应该加起来看，他们表示无定形部分对能量的

贡献，它们使体系能量升高。如果我们只看后三项，那么晶体中无定形部分应该

越少越好。所以最关键的是第一项，它是个负值能使自由能降低。从形式上看它

是温度 T 与熵 kln(g+1)的乘积，我们可以把这个熵看做是无定形区上下层中的链段

互相交换位置所产生的。当温度升高时，这一项所占比重加大，增加无定形区厚

度 g 对整个体系自由能更有利，这正是无定形区厚度随温度增大的热力学原因。 

 

3.3 片晶平衡态结构的实验研究 

为了验证上节的理论预测，我们选用 HPEO2000 为研究对象，用 SAXS 研究了

其伸展链片晶在不同退火温度下的散射行为。选用 HPEO2000 体系主要有两个原

因：（1）它能容易地通过熔融结晶生成具有完美层状堆叠结构的伸展链片晶；（2）

伸展链片晶已经处于稳定态，不会在升温过程中发生增厚、熔融-再结晶等转变，

这就排除了一些可能干扰实验数据分析的因素。 

 

3.3.1 层状系统散射曲线的解析方法 

由熔体结晶得到的高分子片晶通常堆积成层状系统（lamellar stack），通过其

SAXS 曲线上的衍射峰位置可以大致估算这个系统的长周期，即体系中片晶的平均

厚度。但是若想分别得到片晶中晶区与无定形区的尺寸，则需要使用整条散射曲

线的信息。前人发展了一系列适用于解析具有不同规整程度的层状系统散射曲线

的方法。Ungar 等[28, 29]发展了只适用于具有完美层状周期性结构的电子密度曲线重

构方法。运用这一方法时，一般要求散射曲线中至少有五级散射，这就限制了它

的应用范围。Strobl 等为了解析半结晶性高分子体系的散射曲线，分别提出了适用

于具有二级衍射以上散射体系的结构因子（structure factor）方法[21, 30]
 和适用于从

熔体结晶获得的具有不规则结构的一维相关函数的方法[31, 32]
 。Ruland 等发展的界

面分布函数方法（interface distribution function）可以解析各种层状系统，并且不

需要额外测定晶态和无定形态的密度值就能得到层状系统两相中尺寸较小的相尺

寸，但是它对散射曲线处理要求非常严格，具有较大的不确定性。 
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本论文讨论的 HPEO 伸展链片晶体系具有三级衍射，综合考虑各种解析方法的

优缺点，我们选用 Strobl 一维相关函数方法。为了尽可能减少噪音的影响，我们

还运用了 Glatter 提出的傅里叶逆变换技术来计算一维相关函数[33-35]
 。以下简要介

绍一维相关函数方法的基本理论和解析技术。 

假设层状系统沿层法向的总厚度和平行于层平面方向的尺寸均远大于层周期，

那么一维相关函数 K(z)描述了层状系统内法线方向电子密度涨落的关联程度，可

以表示为 

 ( ) [ ( ') ][ ( ' ) ]K z z z z        (3.27) 

其中尖括号表示对所有 z′求平均，、<>分别是体系在某个坐标位置处的电子密

度和平均电子密度。另一方面，根据熟知的散射基本定律，K(z)又可以与散射强度

曲线 I(q)通过下式联系起来： 

 2

2 0

1
( ) ( ) cos

2
K z I q q qzdq





   (3.28) 

若在实验中用线光源获得散射曲线，则需注意上式要求使用去模糊化后的散射曲

线。如果不做绝对强度实验，那么可以对上式归一化 

 

2

0
1

2

0

( ) cos
( )

( )

I q q qzdq
z

I q q dq









 (3.29) 

如图 3.3(a)所示，典型的 K(z)曲线在原点附近表现为一个自相关三角形，它由

纵轴和 K(z)曲线基线的延长线（图中标有 A 的虚线）为两直角边，K(z)曲线的直线

部分为斜边构成。三角形的斜边与纵轴相交于 Q 点，Q 值即为体系的积分不变量。

此斜边另一端在 K(z)曲线的基线延长线上，其横坐标是层内某一相的平均尺寸 d ，

其纵坐标为基线值 A。斜边的斜率由比内表面积 Os 和两相电子密度差(c - a)共同

决定。通过第一个波峰的位置可得到体系的长周期 L。这些量的相互关系满足： 

 2(1 )( )c c c aQ        (3.30) 

 2 2( )c c aA      (3.31) 

 2( )
( )

2

s
c a

OdK z

dz
     (3.32) 
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s

d
O


  (3.33) 

 2( )c a c a

e

M

Z
       (3.34) 

式中，c 为结晶度，c，a 分别为样品在某一温度下的晶区密度和无定形区密度，

M 和 Ze 是样品单体单元质量和核外电子数。对于严格的一维周期性层状系统，比

内表面积和长周期满足以下关系： 

 
2

sO
L

  (3.35) 

而对于一般规整性不够的层状系统，Os 与 L 往往不满足以上关系，必须将它们看

做两个变量。具体到图 3.3(a)的例子，从图中可直接读出 Q，A，L 和d 的值，通

过联立(3.30)式和(3.31)式可求得结晶度c，再用(3.33)式可求出 Os。以下我们将这

种解析方法简记为 Strobl 方法 I。 

 

(a) (b) 

图 3.3 一维自相关函数示例。（a）LDPE 在 100 ºC 结晶的样品，（b）LDPE 在室温下结晶的

样品。[31]
  

 

图 3.3(b)给出了另一种情形，此时 K(z)的基线部分不可见，无法从图中确定基

线 A 的位置，也就无法得到 d 值，这种情况一般出现在体系结晶度低于 0.7 而又高

于 0.3 的时候。一个解决思路是通过其它途径获得c 和a，再利用(3.34)式求出(c - 
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a)，之后便可顺利求得 d ，其缺点是聚合物在不同温度下密度值文献报道不多，

一般需要自行测量。 

回到我们的 HPEO 伸展链片晶体系，退火温度在 42 ºC 以上的 K(z)曲线的基线

均消失，这给我们测定体系的晶区和无定形区尺寸造成了一定困难。由于体系散

射曲线具有三级衍射，可认为层状系统具有较好的周期性结构，假设(3.35)式成立，

这样可通过 L 值确定 Os。我们又注意到自相关三角形的斜边与横轴的交点很容易

确定，其值 z0 具有以下性质， 

 0 (1 )cz d   (3.36) 

将上式与(3.33)式联立即可求得c 和 d 。以下我们将这种解析方法简记为 Strobl 方

法 II。 

 

3.3.2 HPEO 伸展链片晶变温散射实验 

我们将 HPEO2000 样品在 40 ºC 下等温结晶 120 min 后置于 SAXS 仪器样品台

扫描，仪器样品台已经预先设置到 40 ºC。从散射曲线中测量片晶的长周期为 13.2 

nm 证实样品在 40 ºC 结晶时生成的是伸展链片晶。确定这一点后，我们原位扫描

了此样品在不同温度下退火后 60 min 后的散射曲线，结果示于图 3.4 中。图 3.4(a)

给出的小角区域散射除 52 ºC 外均有三级衍射，而且一级衍射峰位置几乎没有改

变，表明在 52 ºC 以下退火的样品均能保持较好的周期性结构。 

首先，我们考察了样品的结晶度。结晶度能够大致地反映样品中伸展链片晶中

无定形态所占的比重，如果片晶的无定形区尺寸随着温度的升高而增大，那么样

品的结晶度也会随之降低。通过 SAXS 曲线广角区的散射（图 3.4(b)），我们测量

了每个退火温度下样品的结晶度，结果见图 3.6(a)。在 48 ºC 以下结晶度的变化都

不是很显著，表明无定形区尺寸可能变化较小，而越靠近熔点结晶度下降越是剧

烈，这与图 3.2 中理论计算所预测的变化方式是一致的。此外，我们也用 DSC 测

量了样品的表观结晶度。图 3.5 是样品在 40 ºC 等温结晶 120 min 后在不同温度（与

SAXS 实验对应）退火 60 min 后用 DSC 扫描得到的升温曲线。对熔融峰积分可求
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得熔融热焓h，那么样品的结晶度为h/hf，其中hf = 8652.6 J/mol 是完全结晶的

样品的熔融热焓值。同样地，我们把从 DSC 熔融实验所测得的结晶度对退火温度

作图得到图 3.6(b)，可以看到 DSC 结果与衍射法的结果是类似的。 

(a) (b) 

图 3.4 HPEO2000 伸展链片晶样品在不同退火温度下（a）小角区和（b）广角区的 SAXS 散射

曲线图。每个温度下退火时间均为 60 min。SAXS 扫描时间为 15 min。 

 

接下来，我们根据 SAXS 曲线计算了相应的一维相关函数，并运用上一节介绍

的解析方法求出了非晶的尺寸 da。从图 3.7(a)可以发现，温度低于 42 ºC 时 K(z)基

线非常清晰，可以直接用 Strobl 方法 I 求出 d 。再结合图 3.5 的结晶度数据，这些
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温度下结晶度均超过 50%，根据 Babinet 的倒易定理（Babinet’s reciprocity theorem）

可以进一步认定 d 即为无定形区尺寸 da。 

 

 

图 3.5 HPEO2000 伸展链片晶样品在不同温度退火后的 DSC 升温曲线，升温速率为 10 ºC。 

 

(a) (b) 

图 3.6 HPEO2000 伸展链片晶样品的结晶度与温度关系图。（a）通过 SAXS 曲线广角区域衍

射求得，（b）通过 DSC 热焓方法求得。 

 

当退火温度高于 42 ºC 而又低于 50 ºC 时，K(z)基线不可见，此时我们运用 Strobl

方法 II 求 d 。若结晶度仍高于 50%，可以判断无定形区尺寸仍然是 d 。对于 50 ºC
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和 52 ºC 时的情形，结晶度已经非常低，运用 Strobl 方法 I 得到的 d 为晶区尺寸，

而无定形区尺寸则为 da = L- d 。为了证明 Strobl 方法 II 的有效性，我们也用它求

出 42 ºC 以下温度的 da值作为对比。以上所有结果均总结在图 3.7(b)中。用 Strobl

方法 I 和 Strobl 方法 II 得到的结果是一致的，确认了 Strobl 方法 II 得到的结果是

可靠的。 

图 3.7(b)给出的无定形区尺寸变化趋势与图 3.2 非常相似。但是注意到实验测

得的无定形区尺寸是物理长度，而理论预测的尺寸则用链段数来衡量。为了用(3.19)

式拟合实验结果，我们引入一个假设：片晶中无定形区的尺寸与其所含的链段数 g

成正比，即 

 ad g  (3.37) 

其中cA
，cA，分别为无定形区中链段密度和两个晶杆之间的间距。将

式代入式后重排得到适合拟合实验数据的表达式，

 
1 1 lnf

a

h

d R T



 


   (3.38) 

式中仅有两个可调参数和。将da 对 1/T 作图可得一条直线，因此可以采

用最小二乘法对实验数据进行线性拟合。 

利用式即可对图(b)中的实验数据（ºC 以上）进行拟合，拟合结果

在图中以实线给出，拟合得到的，的值分别为 0.45 ± 0.02 nm 和 22 ± 2，可以看

到在 40 ºC 以上的实验数据与拟合曲线能较好地吻合。HPEO 单体单元以 7/2 螺旋

构型排入晶格，晶格中每个单体单元的平均尺寸为 0.2783 nm（见第二章 2.2 节），

而我们通过拟合得到无定形区中每个单体单元的平均尺寸为 0.45 nm，这表明无

定形区中的分子链构象比较伸展。我们也注意到在 40 ºC 之下的实验观察到的无定

形区厚随退火温度变化很小，因此逐渐偏离了拟合曲线，这可能是因为 HPEO 端

羟基之间形成氢键，链段的运动性降低，等温时间过短等因素导致体系未能达到

最终平衡态。至此，我们用实验证实了上一节的理论预测是正确的。 
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(a) (b) 

图 3.7 （a）HPEO2000 伸展链片晶样品的一维相关函数图，（b）从一维相关函数图中求出的

晶区和无定形区尺寸与温度的关系图，其中实线为拟合曲线。 

 

3.4 结论 

高分子伸展链片晶在热平衡时的结构可由统计热力学的方法进行预测。无定形

区的尺寸随着温度的升高而逐渐增大，并且越靠近片晶熔点增大的速率也将越快。

这种高分子片晶两相结构的出现是由于在晶区上下层的无定形区中链段可以通过

链滑移的方式交换位置增加系统的熵，从而降低了系统的自由能，以至于以这种

方式形成的片晶比只含晶区的片晶能量更低。这一问题在以往的高分子结晶学研

究中并没有得到足够的重视。用SAXS观察HPEO2000伸展链片晶在不同退火温度

下的无定形区尺寸的实验结果也证实了上述理论计算结果。 
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第四章 高分子结晶过程的路径选择 

 

4.1 引言 

前一章我们研究了高分子伸展链片晶的平衡态结构，然而实际的高分子结晶体

系，除了长链烷烃、低分子量 PEO、高压下聚乙烯等少数几个能够生成伸展链片

晶外，通常都只能形成处于亚稳态的折叠链片晶结构。因此研究这种亚稳态片晶

的形成具有重要的理论和实际意义。 

在第一章中，我们已经介绍过亚稳态的形成的一般理论以及高分子折叠链片晶

这种特殊亚稳态的形成机理。传统的高分子结晶动力学理论在解释长链烷烃、低

分子量 PEO 等能形成整数次折叠链片晶的体系的结晶行为时遇到诸多困难[1]
 。这

些体系结晶形成的片晶厚度往往是以台阶形式变化的，而动力学理论预测的片晶

厚度往往是连续变化的[2]
 。整数次折叠链片晶之间厚度差别较大，相互之间转化

的位垒一般也较高[3]，因此每个亚稳态都能在热力学上清晰地分辨。正是基于此，

Ungar 等人[4-8]
 讨论了长链烷烃中 IF(1)片晶与 IF(0)片晶的竞争行为。他们发现长

链烷烃在结晶时，低过冷度时生成 IF(0)片晶，超过一定过冷度（定义为转变温度）

后首先生成的是 IF(1)片晶。在转变温度结晶时，体系结晶速率达到极小值，降低

过冷度时结晶速率出现反常增大，到达峰值后又开始减小。他们提出所谓的“自

毒害”效应来解释上述现象：在转变温度以上结晶时，由于此时靠近 IF(1)熔点位

置，IF(1)的晶杆在 IF(0)片晶生长前沿不断沉积，IF(0)要继续生长则必须清除这些

“错误”构型的晶杆，重新再在生长前沿表面沉积 IF(0)片晶晶杆，从而使 IF(0)

结晶速率大为降低。 

然而他们并未充分讨论 IF(1)片晶和 IF(0)片晶在转变温区附近的结晶路径选择

行为，这和他们所用的实验手段的局限性有关。根据亚稳态形成的动力学解释，

可以想象在转变温区附近不仅仅只能生长一个相，有可能两个相因为生长速率相

近而能同时生长，此时靠近亚稳态相的熔点，它向另一个态转化可能性也大为提

高，我们推测也应该能够观察到亚稳态向稳定态转化这一过程。事实上，由于实

验条件和实验体系的制约，对于转变温区内的相转变路径和相转变动力学行为的
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研究极少有人报导[9]，因此在正空间中原位观察转变温区内各相的形貌和动力学过

程将具有极为重要的意义，这正是本章工作的主要内容。 

本章我们使用 AFM 原位跟踪了 HPEO3000 在 Tm(1)附近的结晶行为，通过观

察晶体生长的形貌变化研究了体系是如何选择相应路径进行结晶的，接着通过对

AFM 所记录的高度图进行分析研究了体系各种相转变过程的动力学性质。我们的

实验首次给出了亚稳态和稳定态在转变温区内竞争过程的详细路径和动力学特

征。 

 

4.2 PEO 在 Tm(1)附近的结晶行为 

HPEO3000 在云母表面上通过降低过冷度可依次结晶形成 IF(0)片晶，IF(1)片

晶和 IF(2)片晶，我们用 AFM 测得它们的尺寸分别为 19.0 nm，9.5 nm 和 6.3 nm，

这与理论计算的结果完全一致（可参见第二章 2.2 节）。根据文献中的 AFM 原位

升温方法[10, 11]
 测得以上三种片晶的熔点 Tm(0)，Tm(1)，Tm(2)依次为 58 ± 1 ºC，46 

± 1 ºC 以及 31 ± 1 ºC。在这一章里我们主要感兴趣的是 HPEO3000 在 Tm(1)附近的

结晶行为。 

在云母表面上的熔体薄膜由于一维受限，均相成核变得非常困难。实验发现

HPEO3000 样品完全熔融后迅速降至 35 ºC 等温一天后也不会结晶；而在本体中同

一样品在此条件下的结晶非常快，几分钟便可完成。因此为了研究 HPEO3000 在

Tm(1)附近的结晶行为，我们必须采用类似自成核的方法来生长单层片晶[10]
 。具体

过程是先将AFM热台以 5 ºC/min升温至 Tm(0)以下 5 ºC左右的温度，等温约 2 min，

以使在室温下生成的高次折叠链片晶快速增厚为 IF(1)片晶或 IF(0)片晶；之后每升

高 1 ºC 扫描两张 AFM 图像（尺寸 20 m  20 m 或 10 m  10 m，分辨率 256  

256，扫描速率 1 Hz）观察片晶是否熔融；待片晶开始熔融后，等温扫描，片晶尺

寸会逐渐缩小，直至大部分片晶熔融，只剩下 1 至 2 个尺寸足够小（约几百纳米

到 1 微米）的晶核（此时需要以较小的 Asp 扫描以使针尖能够穿透附着于片晶表面

的熔体，并从相图辨认晶核）后，迅速降至预设温度进行结晶，并用 AFM 原位实
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时跟踪扫描；如果片晶熔融过慢可适当提高温度，一般是每次提高 0.2 ºC，否则片

晶很容易全部熔融导致自成核实验失败。 

图 4.1 为 HPEO3000 自成核后，迅速降到 46.0 ºC 等温结晶时 AFM 原位跟踪所

记录的全过程。图 4.1a 给出的是 AFM 记录到的第一张高度图，图片中背景区域为

云母表面，分布在表面上的近似圆形的物体为熔体团，半径在 0.5 m 到 1 m 之

间，高度可到几百纳米。由于熔体团的高度落差大及熔体对针尖的粘滞效应，AFM

图中的熔体团一般没有锐利的边界，而片晶的上表面一般非常平整，在高度图中

具有非常清晰的边界，这就为区分熔体和片晶提供了方便。据此，图 4.1a 正下方

的平整亮色区域即为晶核，高度在 40 nm 左右，此时晶核周围已经结晶出少量的

IF(1)片晶。 

为了更加清晰地观察晶体生长，可将 AFM 扫描范围适当缩小，如图 4.1d。在

结晶进行 30.5 min 之前，晶核周围只生长 IF(1)片晶，厚度约为 9.5 nm，我们将熔

体→IF(1)片晶这种结晶路径记为 S1。当 IF(1)片晶长大到一定程度后，其内部会发

生增厚生长 IF(0)片晶，增厚区域以近似圆形粒子的形式出现，厚度正好是 IF(0)

片晶的厚度约为 19.0nm，参见图 4.1e-i。我们将 IF(1)片晶→IF(0)片晶这种结晶路

径记为 S10。比较图 4.1e 和 f 可以看到在 IF(1)片晶生长的同时增厚粒子也不断地

从其内部发育出来，两者形成极为相似的分布图案。 

随着结晶继续进行，IF(1)片晶生长趋缓，增厚粒子有机会在生长前沿发育出来

（图 4.1g），此时增厚粒子向云母片上的熔体层暴露了 IF(0)片晶的生长面，从而

诱导了 IF(0)片晶直接从熔体获取材料进行生长，我们将这种熔体→IF(0)片晶的结

晶路径记为 S0。值得注意的是，此时 IF(1)片晶和 IF(0)片晶能够同时从熔体直接生

长，这与传统结晶动力学理论是不相容的，反映出低分子量高分子在一维受限条

件下结晶的特殊性，其意义我们将在下一节详细讨论。 

在体系出现 S0 过程一段时间后，比较图 4.1h 和 i 发现 IF(1)片晶生长前沿几乎

没有改变可知 S1 过程几乎停止，而经由 S0 和 S10 两种路径生长的 IF(0)片晶含量

始终在增加。由于 S1 的停止和 S10 不断的进行，我们推测 IF(1)片晶最终将消失。

但由于实验时间限制，我们并未对这一终态作原位观察。 
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(a) 

 

(b) 

 

(c) 

 

(d) (e) 

 

(f) 

(g) (h) (i) 

图 4.1 HPEO3000 在 46.0 ºC 等温结晶时 AFM 原位跟踪记录的高度图。(a) 5.1 min，(b) 15.7 min，

(c) 20.0 min，(d) 30.5 min，(e) 102.2 min，(f) 173.0 min，(g) 243.4 min， (h) 314.0 min，(i) 382.2 

min。图像尺寸为(a-c) 20m  20 m，(d-i) 10m  10 m。 
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(a) 

 

(b) 

 

(c) 

(d) (e) (f) 

(g) (h) (i) 

图 4.2 HPEO3000 在 47.0 ºC 等温结晶时 AFM 原位跟踪记录的高度图。(a) 0 min，(b) 11.8 min，

(c) 17.6 min，(d) 29.2 min，(e) 43.5 min，(f) 58.0 min，(g) 87.0 min， (h) 121.2 min，(i) 150.5 min。

图像尺寸为(a-g) 7m  7 m，(h, i) 8m  8 m。 

 

以上结晶过程大致可以分为三个阶段。第一阶段只有 IF(1)片晶在晶核周围生

长，当 IF(1)片晶生长到一定尺寸后，增厚粒子随之出现，从而转入第二阶段。在

这一阶段，S1 过程和 S10 过程形成竞争，当增厚粒子出现的速率（单位时间生长
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单位粒子数所需的最小面积）超过 IF(1)片晶的生长速率（单位时间新增的面积）

时，增厚粒子在 IF(1)片晶的生长前沿发育并与熔体直接接触，诱导生长 IF(0)片晶

由此进入第三阶段。第三阶段时，S1 速率因为 S0 的竞争而减慢直至最终停止，同

时 S10 过程又不断消耗 IF(1)片晶使其消失，体系最终只存在稳定的 IF(0)片晶。可

以看出 HPEO3000 在 Tm(1)附近结晶确实具有极为复杂的动力学过程，其中不仅包

含多种结晶路径，而且各种结晶路径之间存在先后顺序，彼此之间的竞争又把整

个过程分为三个阶段。 

HPEO3000 在 47.0 ºC 等温结晶过程示于图 4.2。与 46.0 ºC 结晶时类似，结晶

过程也可以分为三个阶段，分别对应于图 4.2a-b，图 4.2c-f 和图 4.2g-i。与 46.0 ºC

的情况相比，一个最明显的区别是 47.0 ºC 时增厚粒子的尺寸普遍比 46.0 ºC 时的

大，这可能是因为在 47.0 ºC 时增厚粒子的侧向生长速率较快，并且伴随着增厚粒

子的融合。另外，不同于 46.0 ºC 的另一点是第三阶段 S0 过程生长的 IF(0)片晶生

长面比较平直（见图 4.2g-i 左下角），表明在这个温度 IF(0)的生长很可能是按成

核生长机理[10]
 进行。关于以上这两个温度之间的动力学我们将在 4.4 节详细讨论。 

图 4.3 给出了一系列 HPEO3000 在 47.5 ºC 等温结晶的 AFM 高度图。在这个温

度下的结晶过程虽然也可以分为三个阶段，但每个阶段的界限不再明显，而且每

个阶段历时很短。图 4.3a 到 c 只经过 39.6 分钟，HPEO3000 的结晶已经进行到了

第三阶段。正是因为第三阶段很快到达，S1 过程没有时间充分进行从而使 IF(1)

片晶长得很少，又因为在较高温度下 S10 过程速率较快，所以使我们在 111.8 min

后就能观察到体系完全转化为 IF(0)片晶。这在 46.0 ºC 和 47.0 ºC 结晶时都没有观

察到，这也证明我们先前的预测是完全可能的。一个值得注意的细节是由 S10 转

化得到的 IF(0)片晶的厚度比由 S0 生长的稍微小一点，在 AFM 高度图中表现为晶

核周围略暗的区域，见图 4.3e。这表明每个增厚点其实并不是突出到 IF(1)片晶以

上的一个均一厚度的圆盘，而是在其与 IF(1)接触的交界区有一个厚度逐渐下降的

界面，在接下来增厚粒子相互融合的过程中，这个界面没有完全被消除，从而在

增厚所得的 IF(0)片晶区域中保留厚度稍小的区域，这可以从 AFM 略暗区域还包

含一些与未融合前增厚粒子同形状的较亮小区域这一事实进一步得到证实。图 4.3f

中原本较暗的区域的亮度又有所提高，表明在这个温度下等温 IF(0)片晶内部仍然
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在不断完善，这意味着在 IF(0)片晶中高分子链仍然具有相当的运动能力，特别是

在链轴方向的链滑移运动。 

 

 

(a) (b) (c) 

(d) (e) (f) 

图 4.3 HPEO3000 在 47.5 ºC 等温结晶时 AFM 原位跟踪记录的高度图。(a) 0 min，(b) 22.3 min，

(c) 39.6 min，(d) 83.0 min，(e) 111.8 min，(f) 117.7 min。图像尺寸均为 7m  7 m。 

 

以上三个温度下结晶过程的基本特征是一致的，均是先生长 IF(1)片晶，随后

IF(0)片晶以增厚粒子的形式在片晶内部长出，最后部分增厚粒子突出到晶体前沿

从而诱导 IF(0)片晶直接从熔体中开始生长。如果将等温结晶温度再升高 0.5 ºC，

即在 48.0 ºC，则结晶过程会发生极大的变化，如图 4.4 所示。在结晶最初期，晶

核周围即开始直接生长 IF(0)片晶，然而仔细观察可以看到每张图中 IF(0)片晶生长

前沿左上方有一个向外突出的小区域，其厚度正好是 IF(1)片晶的厚度。这个 IF(1)

片晶小突起并不随着结晶进行而长大或者被转化为 IF(0)片晶，而是与它后面的

IF(0)片晶连成为一个整体后作为片晶的生长前沿。从图 4.4b 沿标出的水平直线方
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向作高度的截面图得到图 4.4f 所示的轮廓曲线，可见水平直线正好从 IF(1)片晶的

小区域中心穿过，轮廓曲线左方的界面呈阶梯状，第一级台阶对应 IF(1)片晶的厚

度，而高的一级厚为 19.2 nm，正好是 IF(0)片晶的厚度。这样的台阶形界面一直处

于片晶生长前沿，形成经典成核理论中所谓的组合晶核界面。我们将这一特殊的

结晶路径记为 S2。 

 

(a) (b) (c) 

(d) (e) (f) 

图 4.4 HPEO3000 在 48.0 ºC 等温结晶时AFM 原位跟踪记录的高度图(a-e)以及沿(b)中直线处的

高度截面曲线图(f)。(a) 0 min，(b) 23.4 min，(c) 58.1 min，(d) 89.9 min，(e) 104.4 min。AFM

高度图尺寸均为 7m  7 m。 

 

继续升高结晶温度则只能在晶核周围以 S0 过程生长 IF(0)片晶。48.5 ºC，49.0 ºC

和 51.0 ºC 结晶一段时间后的形貌如图 4.5 所示，说明 48.0 ºC 正是一个结晶机理转

化的转变点。可以看到随着结晶温度升高，片晶的生长前沿越来越规整，平直的

生长面数目也越来越少，这表明过冷度降低使得高分子链在晶体前沿的表面成核
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越来越困难，片晶的形貌将由成核控制。如果进一步降低过冷度则可能生长出具

有完美晶面的六角形或正方形“facet”晶体。 

 

 

(a) (b) (c) 

图 4.5 HPEO3000 在(a) 48.5 ºC，(b) 49.0 ºC 及(c) 51.0 ºC 结晶(a) 63.5 min，(b) 89.4 min，(c) 127.5 

min 后的 AFM 高度图。图像尺寸均为 7m  7 m。 

 

最后，为了对比，我们也观察了 HPEO3000 在远离 Tm(1)时等温结晶过程，图 4.6

给出了 40.0 ºC 和 56.0 ºC 结晶时的情形。40 ºC 时除了 S1 外，S10 过程在结晶中也

能发生，只是要等到 IF(1)片晶长大到比较大尺寸以后（这个尺寸比 46.0 ºC 时 S10

发生所需的 IF(1)片晶尺寸更大），表明降低结晶温度时 IF(1)片晶→IF(0)片晶转化

变困难。另一方面，片晶内的增厚粒子数密度进一步增大，粒子的平均尺寸也相

应减小。但是在 IF(1)片晶生长前沿附近却很少有增厚粒子，说明 S10 过程速率始

终小于 S1 的生长速率。这种条件下，增厚粒子几乎不可能在生长前沿发育出，而

第三阶段的 S0 过程也就不能出现。在另一个极端，结晶温度远高于 Tm(1)的 56.0 ºC

时，只能观察到 S0 过程，并且生长的 IF(0)片晶是六角形的“facet”晶体，表明晶

体生长完全受成核控制。在结晶温度很低时，晶体的整体形貌为菊花状（图 4.6b-c），

这表明晶体生长属于典型的扩散控制生长所形成的形貌。 
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(a) (b) (c) 

(d) (e) (f) 

图 4.6 HPEO3000 在(a-c) 40.0 ºC 和(d-f) 56.0 ºC 结晶的 AFM 高度图。(a) 39.6 min，(b) 67.7 min，

(c) 234.3 min，(d) 0 min，(e) 148.5 min，(f) 756.5 min。图像尺寸(a) 20m  20 m，(b, c) 10m 

 10 m，(d, e) 7m  7 m，(f) 9m  9 m。 

 

HPEO3000 在 40.0 ºC 到 56.0 ºC 这个温区内结晶时形貌发生的变化可以通过以

下讨论来理解。一般而言，PEO 在云母表面上的结晶过程包括两个基本步骤，分

别是熔体中高分子链在云母表面上扩散到晶体的生长前沿的过程和在生长前沿表

面进行成核最终结晶的过程。第一个步骤将高分子材料输运到晶体生长前沿，其

速率（扩散速率）随着温度升高而增大，这是因为温度升高导致体系粘度降低，

链扩散运动容易进行；而表面成核速率在结晶温度升高时由于过冷度减小而显著

降低。如果扩散速率小于表面成核速率，晶体的生长受扩散控制，这对应于低温

结晶的情形；相反地，如果扩散速率大于表面成核速率，晶体的生长则受表面成

核控制，这对应于高温结晶时的情形。因此 HPEO3000 从低温到高温结晶的晶体

形貌从最初的完全由扩散控制形成的菊花状，演变为转变温区中扩散和成核两者
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竞争，形成的近似圆形同时又存在一定平直晶面的形貌，最终到形成 56.0 ºC 时完

全由成核控制的“facet”晶体形貌。由于扩散控制和成核控制的晶体生长机理完

全不同，直接比较由实验测定的生长速率的数值大小并无意义。这一点需要在转

变温区内讨论体系动力学性质时引起格外注意，在讨论前应该区分粒子的生长究

竟由那个过程控制。 

4.3 Gránásy-Oxtoby 成核理论与结晶路径 

总结上节中 HPEO3000 在 Tm(1)附近的结晶行为，主要存在四种结晶路径：S1，

S0，S10 和 S2，其中 S1 过程生长 IF(1)片晶，S0 和 S10 过程均生长 IF(0)片晶，而

S2 过程较为特殊，主要生长的也是 IF(0)片晶，但是在生长前沿存在一个 IF(1)片晶

的小区域。上节实验中另一个重要发现是 S1 和 S0 这两个过程能够同时进行，也

就是说体系中存在两种厚度的片晶从熔体直接生长。传统的动力学理论认为高分

子晶体生长是由动力学控制的，体系选择使生长速率达到最大的最可几厚度生长

片晶。对于每个特定的过冷度只对应于一个最可几厚度，不可能出现我们在实验

中观察到的 S1 和 S0 共存的生长模式。我们认为在高分子量体系中普遍适用的动

力学理论在低分子量体系失效的原因是它忽略了结晶过程中的热力学因素。要理

解上述新的实验事实，我们必须额外考虑体系热力学的一些特点。 

在低分子量体系中，由于端基占整根高分子链的比重比高分子量体系要大，对

结晶能够产生一定的影响，主要表现为端基被优先排除到片晶的上下表面，减少

其在片晶内部形成缺陷所造成的能量损失，而这样形成的晶体必然是整数次折叠

链片晶。整数次折叠链片晶彼此之间厚度差别一般较大，特别是 IF(0)片晶和 IF(1)

片晶，前者的厚度在理论上是后者的两倍。从体系能量上考虑，IF(1)片晶拥有较

大的上下表面积，其能量比 IF(0)片晶高，但是又低于熔体的能量，因此它应该是

一个热力学上的一个结构明确的亚稳态[9, 12]
 。在某一过冷度下，将这个具有亚稳

态的体系自由能 G 对片晶厚度 l 作图可得到一个三势阱函数[13]
 ，熔体、IF(1)片晶

和 IF(0)片晶这三个“相态”分别处于三个势阱的极小值，如图 4.7a 所示。由于 IF(1)

片晶和 IF(0)片晶之间厚度差别很大，三势阱函数极小值之间相隔很远，两个“相

态”能够被很好的定义。对于具有这种自由能形式的体系，经典成核理论预测在
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过冷条件下存在四条结晶路径，分别是熔体→亚稳态晶体的结晶过程，熔体→稳

定态晶体的结晶过程，亚稳态晶体→稳定态晶体的转变过程以及综合前述第一、

第二种结晶过程的组合晶核结晶过程[14] 。 

事实上，我们可以依据经典成核理论将我们实验观察到的结晶路径进行很好的

归类，图 4.7b 给出了我们体系的结晶路径与经典成核理论预测的对应关系。另外，

经典成核理论并不排斥各种结晶路径同时存在，也就是说 S1 和 S0 完全可以在同

一过冷度下发生。可以看到，通过引入热力学亚稳态概念，之前以动力学观点很

难解释的实验结果只是经典成核理论中一个显然的结果。当然经典成核理论对结

晶路径的选择也不是完全任意的，在亚稳态的熔点之上，S1 和 S2 这两种需要形成

IF(1)相态的结晶路径是不可能存在的。 

 

 

(a) 

 

(b) 

图 4.7 结晶性高分子体系的吉布斯自由能与片晶厚度(a)和温度(b)的关系示意图。 

 

不过，经典成核理论并不能解释我们观察到的全部实验事实。比如，在上一节

中我们指出在 48.0 ºC 以下结晶时，晶核周围总是优先生长 IF(1)片晶，S0 过程从

未在结晶初期被观察到，也就是说在较大过冷度下，S0 过程总是被禁止的。至于

在结晶后期才出现的 S0 过程，是由增厚粒子的诱导加上 S1 过程变慢等动力学因

素导致的，与经典成核理论讨论的结晶路径选择无关。这种在较大过冷度下亚稳

态优先成核生长而稳定态成核被禁止的现象不仅在我们体系中存在，而且广泛存
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在于各种具有亚稳态的体系中，例如水在高过冷度下（Tc=160-240K）结晶优先生

成亚稳态的立方结构的冰[15, 16]
 ，又如 Fe-Cr-Ni 合金体系在某个临界过冷度以下结

晶时只能生成亚稳态的 BCC 相，而升高温度退火时稳定的 FCC 相从 BCC 相中以

成核方式生成[17, 18]
 。 

在对实验结果进行分析时，我们注意到 Gránásy 和 Oxtoby 用相场理论对三势

阱体系的成核问题研究非常有意义。他们考虑了如图 4.8a 所示的由三个开口向上

的抛物线组成的三势阱自由能函数，并利用 Cahn-Hilliard 理论计算预测这种体系

在结晶时的路径选择行为。图 4.8b 给出了一个典型的计算结果，横轴为过冷度，

纵轴 W
*为各种结晶路径的成核位垒。S1、S2、MS 分别代表熔体→稳定态晶体、

组合晶核模式以及熔体→亚稳态晶体的转变过程。在低过冷度区间 MS 过程成核

位垒高于 S1 过程，提高过冷度两者的成核位垒均单调下降，但 S1 过程下降得比

MS 过程来得慢，最后 MS 成核位垒可以低于 S1 过程。而 S2 过程曲线始终在 S1

和 MS 过程曲线之上，并且在某一过冷度时和 S1 交于一点。图中与经典成核理论

最大的区别就是：在这个交点以上的过冷度区间内，无论是 S1 或者 S2 过程曲线

都 

 

 

(a) 

 

(b) 

图 4.8 (a) Gránásy-Oxtoby 提出的三势阱自由能函数[14]
 ，(b) Cahn-Hilliard 理论预测的三势阱模

型体系的不同结晶路径的成核位垒与过冷度关系[14]
 ，S1：熔体→稳定态晶体，S2：组合晶核

模式，MS：熔体→亚稳态晶体。 

 

不复存在，表明这个交点是体系相变的一个分叉点（bifurcation point），此时对应

的过冷度记为b，对应的温度记为 Tb。在 Tb以下结晶时，Gránásy-Oxtoby 成核理
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论预测体系只能选择 MS 路径进行结晶，即首先生成亚稳态晶体，而后可以通过

在亚稳态内部成核的方式生长稳定态晶体。与我们的实验结果对比容易看出

Gránásy-Oxtoby 成核理论的这一预测与我们的实验结果完全符合。 

Gránásy-Oxtoby 成核理论除了能预测三势阱自由能体系存在分叉点外，还可以

通过计算进一步得到各相的稳态生长速率，其余的结果与成核理论是相同的。因

此，使用这个理论便能很好地描述我们体系所观察到的所有实验事实。我们把实

验观察到的结晶路径与 Gránásy-Oxtoby 成核理论预测结果的对应总结在图 4.9 中。

在对应过程中，我们使用了三个最重要的判据。一是 S2 过程发生的温度必须处于

Tb 和 Tm(1)之间，因为我们认定 48.0 ºC 时发生的是 S2 过程，所以可以确定 

 48.0 C (1)b mT T º  (4.1) 

二是在 47.5 ºC 及以下结晶时 S0 被禁止，据此可以判定 

 47.5 CbT  º  (4.2) 

三是在 48.5 ºC 及以上结晶时只能采取 S0 结晶路径，于是 

 (1) 48.5 CmT  º  (4.3) 

 

 

图 4.9 HPEO3000 在 Tm(1)附近的结晶路径与 Gránásy-Oxtoby 成核理论预测的结晶路径的对应

关系。每个温度附有一张在此温度下结晶的具代表性的 AFM 高度图。Tb：分叉点；Tm(1)：IF(1)

片晶熔点；Tm(0)：IF(0)片晶熔点；T10：IF(1)片晶与 IF(0)片晶热力学平衡点。 
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在上述讨论中我们不难发现，通过观察 HPEO3000 在 Tm(1)附近的结晶行为并

与 Gránásy-Oxtoby 成核理论对照，我们甚至可以非常确定的测得 Tm(1)。联立(4.1)

式和(4.3)式可得， 

 48.0 C (1) 48.5 CmT º º  (4.4) 

可见，通过这种方法确定的 Tm(1)虽然是一个温度范围，但在我们的实验中，其跨

度不超过 0.5 ºC，这也就意味着如果取 48.2 ºC 作为 Tm(1)时误差将不超过 0.3 ºC，

这已经比 AFM 逐步升温方法更为精确了。并且用这种方法确定 Tm(1)可以避免通

常熔点测定方法中遇到的片晶增厚、片晶厚度不均匀、片晶缺陷和片晶曲率等诸

多因素的影响，这些因素往往导致测定的熔点值过低。比如 HPEO3000 的 IF(1)片

晶用 AFM 逐步升温法测定的 Tm(1)为 46.0 ºC，比此处测得的 48.2 ºC 足足小了 2 ºC。 

 

4.4 相转变动力学 

在亚稳态和稳定态竞争的温区内，体系不仅具有复杂的结晶路径选择行为，每

个结晶路径过程中的动力学性质也极为丰富。这里有必要强调，我们用 AFM 在正

空间中原位跟踪记录的 HPEO3000 在 Tm(1)附近的结晶过程为研究亚稳态和稳定态

竞争温区内的动力学提供了极为重要的信息，迄今为止的报导中，我们还未发现

有关于在这个温区内各个相态生长动力学的详细研究[9]
 。我们的体系是目前我们

所知的唯一一个能够在正空间直接观察到亚稳态和稳态转变温区内如此丰富和系

统的相转变动力学过程的体系。在这个体系中，我们不仅证实了 Gránásy-Oxtoby

成核理论所预测的所有结晶路径，还能更加深入地研究其中每个相的转变动力学，

这对人们认识亚稳态和稳定态的竞争与转化都有重要的意义。本节我们通过分析

AFM 高度图得到了各个相的尺寸、分布等数据，这些数据详细刻画相转变动力学

过程的特征。 
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4.4.1 图像分析技术简介 

为了提取 AFM 高度图中的各相信息，我们运用了大量图像分析技术（image 

processing），在这一小节，我们对一些关键的技术做简要介绍。在进行图像分析

之前，AFM 高度图必须按照第二章 2.4.1.3 节所描述的方法进行校正。 

仪器记录的 AFM 图像是 16 位灰度图，图像中每个像素点的像素值表示当前位

置的相对高度，以仪器在测定时电路反馈的电压值表示。由于每个像素值由 16 位

二进制数表示，取值范围为-32768~32767，表观分辨率可达 1/65536。本章所用的

数据中，不含熔体团时的高度图记录的高度区间典型值为 50 nm，表观分辨率可高

达 50/65536=810
-4

 nm，这远远超过 AFM 仪器所能达到的分辨率（0.1 nm），因

此为了减小后续分析中的计算量，我们可先将 16 位灰度图转化为易于处理的 8 位

灰度图，此时表观分辨率将为 1/256，对 50 nm 的典型高度区间，其表观分辨率为

0.2 nm，正好满足要求。 

 

 

(a) 

 

(b) 

图 4.10 (a) AFM 高度图的直方图分析（histogram analysis），(b) 基于直方图分析的支撑位分

析（bearing analysis）。横轴均为 AFM 量得的高度（以云母表面为基准位置）。分析使用

HPEO3000 在 47.0 ºC 结晶 AFM 扫描得到的高度图，图中标示的时间为结晶时间。 
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(a) (b) 

(c) (d) 

图 4.11 (a-c) 不同阈值范围时二值化图（binary），(d) 粒子分析（particle analysis），分离粘

连粒子采用 Watershed 算法。分析使用 HPEO3000 在 47.0 ºC 结晶 58.0 min 后用 AFM 扫描得

到的高度图。 

 

在本章中，一张典型的 AFM 高度图，一般由云母表面，IF(1)片晶区域，IF(0)

片晶区域以及晶核四部分组成，它们高度依次递增并且彼此相差较大且分界面明

显，那么在图像分析中通过高度即像素值即可把它们分离。具体步骤是：（1）对

图像进行直方图分析（histogram analysis），从直方图中读出云母表面的高度值，
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重新以此值为基准校正整个图像的高度值。（2）对直方图积分或者对图像做支撑

位分析（bearing analysis），支撑位分析结果曲线中平台分隔了各个部分，以平台

开始高度组成各个部分的高度范围。（3）以第 2 步得到的高度范围为阈值对图像

分别做二值化处理，如果某个像素点的像素值在这个高度范围内，那么就保留它，

反之就丢弃，这样便可提取出每个部分的像素点。（4）以各个部分的二值图为蓝

本，统计像素点个数可求得某个部分的面积，如果取出 8 位灰度图或者是 16 位灰

度图中对应位置的像素值，统计像素值总和又可求得某个部分的体积。（5）对于

增厚粒子，我们可以对 IF(0)片晶部分的二值图进行粒子分析（particle analysis），

对每个增厚粒子进行标号后分别提前，可得到诸如增厚粒子数、每个增厚粒子的

面积、体积、质心和直径等物理参数。如果粒子之间有粘连，还可以使用 Watershed

算法对原始的二值图进行预处理分开各个粒子。 

为了更好的说明上述步骤，我们以 HPEO3000 在 47.0 ºC 结晶记录的部分高度

图的图像分析过程为例做进一步介绍。图 4.10a 是以云母表面为基准（高度为 0）

对四个结晶时间下记录的高度图进行的直方图分析的结果。在 0 min 时，高度图中

只有晶核，它在直方图中对应为一个峰，峰值位置 22 nm 表示其最可几厚度，而

峰宽反映了它的高度并不均一，存在一个分布。结晶 29.2 min 后，IF(1)片晶和 IF(0)

片晶均出现，它们分别对应 11 nm 和 19 nm 的两个峰。可以从直方图看出随着结

晶过程进行，晶核的峰大小基本不变，而 IF(1)片晶和 IF(0)片晶的峰持续长大，表

明 IF(1)和 IF(0)两个相在生长。从图 4.10b给出的支撑位分析曲线容易看出分隔 IF(1)

片晶和 IF(0)片晶，IF(0)片晶和晶核的高度分别是 13.5 nm 和 21 nm。以(13.5，+)

为阈值范围进行二值化得到图 4.11a，可以看到图中给出的是 IF(0)片晶和晶核两个

部分；如果以(13.5，21)为阈值范围进行二值化则得到图 4.11b，此时图中只含 IF(0)

片晶；再以(-，13.5)为阈值范围进行二值化得到图 4.11c，此图中仅含 IF(1)片晶部

分。可以看到图 4.11b 中不仅含有增厚粒子，还含有晶核周围一小部分不以增厚粒

子形式增厚而来的 IF(0)片晶，对图 4.11b 进行粒子分析后可得到图 4.11d，图中粒

子以粒子轮廓线加粒子编号的形式给出。由于晶核周围一圈 IF(0)片晶面积比增厚

粒子大很多，可以容易地在粒子分析中加以排除。注意在粒子分析中我们可以根
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据粒子的编号、形状因子，面积等参数容易地筛选出目标粒子，这给分析提供了

极大的自由度。 

 

4.4.2 体积转化速率 

在 4.2 节中，我们直观描述了各个结晶温度下每个相的转变过程，IF(1)片晶通

过 S10 过程生长得到，IF(0)片晶可通过 S10 和 S0 两个不同的过程得到。由于 IF(1)

相处于亚稳态，它持续地通过 S10 过程向 IF(0)相转化，这就与 S1 过程形成了竞争，

S1 过程使 IF(1)片晶增加，S10 使其减少，同时 S0 和 S10 又使 IF(0)增加，那么体

系中这两个相具有怎样的关系呢？我们引入 IF(1)相与 IF(0)相的体积比作为考察对

象， 

 1

0

V

V
   (4.5) 

其中 V1，V0 分别为 IF(1)相和 IF(0)相的体积。以此体积比对结晶时间作图可得图

4.12a，可以看到在 46.0 ºC 到 48.0 ºC 的接近温区中，随时间是单调下降的，表明

IF(0)片晶的增长速率一直高于 IF(1)片晶。而在结晶初期 S0 还未出现时，的单调

下降也意味着 S10 的转化速率要高于 S1 过程的生长速率与 S10 的消耗速率的差。

如果假设各相的体积生长速率为恒定值，S1 过程记为 v1，S10 过程记为 v10，那么

我们有 v10>v1-v10，所以 v10>v1/2，即 S10 过程速率至少是 S1 过程速率的一半。不

过这只是个粗略的估计值，因为 S1 过程的体积速率与尺寸是相关的，实验观测表

明尺寸越大这一速率越小。 

对于不同的结晶温度，的变化速率是不同的，温度越高该变化速率下降越快。

图 4.12a 中虚线是=0.2 等值线，与 46.0 ºC，47.0 ºC，47.5 ºC，48.0 ºC 曲线交点分

别在 321.1 min，118.3min，33.4 min 和 0 min，这表示体系中 IF(0)相体积达到 IF(1)

相 5 倍的所需时间随结晶温度升高迅速缩短。 
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(a) (b) 

图 4.12 （a）IF(1)相与 IF(0)相体积比与时间关系图，（b）IF(1)相与 IF(0)相体积比与时间关

系的双对数图。 

 

一般地，我们可以将体积对时间关系表示为幂函数， 

 V vt  (4.6) 

在云母表面这种一维受限环境中，如果相变完全由成核控制，=2；如果相变完

全由扩散控制，=1；如果成核速率与扩散速率量级相当，则 1<<2。结合(4.5)式

和(4.6)式可以近似认为也是 t 的幂函数。若以 ln对 lnt 作图可得一直线，直线斜

率即表征了 IF(1)相和 IF(0)相的竞争关系，如图 4.12b 所示。从图中可以看出，除

了 48.0 ºC，其它温度下的变化清晰的分为两个阶段。第一阶段的下降速率比较

慢，以 t
-0.5 形式下降，对应于结晶前期 S1 过程和 S10 过程之间的竞争行为，第二

阶段以 t
-2（Tc=47.5 ºC）或 t

-1.5（Tc=46.0 ºC，47.0 ºC）的形式快速下降，此时对

应于 S0 的出现，S10 过程继续进行而 S1 过程逐渐停止的后期结晶行为。在第二阶

段 47.5 ºC 指数高于其余两个温度，这是由于在这个温度下 S1 过程在 S0 出现后马

上停止，致使 IF(1)片晶面积呈现负增长，而在其余两个温度时 S1 过程与 S10 过程

速率大致相当使 IF(1)相面积几乎保持恒定值。 

 

4.4.3 线生长速率 

除了测量 IF(1)片晶和 IF(0)片晶的总体积，对于具有平直生长晶面的片晶我们

也可以直接测量其向前移动的距离，由此可以测得每个相生长的线速度。在这一



第四章 高分子结晶过程的路径选择 

109 

 

节中我们主要讨论结晶温度为 46.0 ºC 和 47.0 ºC 时的情形，选择这两个温度是因

为 IF(1)相和 IF(0)相均有较长的生长区间。图 4.13 是这两个温度下熔体→IF(1)结晶

的生长面移动距离与时间关系。可以看到这些生长面的生长大致也可以分为两个

阶段。在第一阶段，生长面几乎呈线性生长，同一温度每个生长面的生长速率非

常接近，可取 A、B、C、D 四个面的生长速率平均值，46.0 ºC 和 47.0 ºC 的平均

速率分别为 6.3±0.1 nm/min 和 16.4±0.2 nm/min。值得注意的是 47.0 ºC 时的生长

速率比 46.0 ºC 时还要高，这与动力学理论预测的结晶速率与过冷度正相关不符。

根据 4.2 节的讨论，我们认为这可能是由于在此温度区间内测得的生长速率实际上

是扩散和表面成核共同作用导致的，这个速率大小并不能反映高分子链在晶体生

长前沿实际的表面成核速率。而在第二阶段，S0 过程开始出现并与 S1 过程争夺材

料使 S1 过程速率下降，从而在图 4.13b 和 d 中出现转折点。此阶段中各晶面的生

长速率很不相同，这可能是受其周围发生 S0 过程的位置和数量等因素的影响。 

同样地，我们也测量了这两个温度下 IF(0)相的线生长速率，结果如图 4.14 所

示。在 46.0 ºC 结晶时，S0 过程生长的 IF(0)片晶均为长条形的晶枝，不包含平整

的生长面，只能测量晶枝前端的生长速率。从图 4.14b 可以看到晶枝长度在结晶中

期呈线性增长，生长速率平均值为 9.9±0.1 nm/min。而在 47.0 ºC 结晶时既有平整

的 IF(0)片晶生长面，也不规则形状的晶枝，我们测量了图 4.14c 中标出的两个平

整晶面的生长速率，其平均值为 17±2 nm/min，此速率也比 46.0 ºC 时的大，与 IF(1)

相生长情况类似，可认为这个速率也是由扩散和表面成核共同决定的。高温有助

于提高扩散速度，因此扩散和表面成核这两者中前者的贡献应该更大。 

对比同一温度下 S1 过程和 S0 过程的线生长速率，在 46.0 ºC 时分别是 6.3 

nm/min 和 9.9 nm/min，在 47.0 ºC 时分别是 16.4 nm/min 和 17 nm/min，可以看到在

这两个温度下两种相转变过程的生长速率均是非常接近的，表明两者确是相互竞

争的。 
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(a) (b) 

(c) (d) 

图 4.13 HPEO3000 在 46.0 ºC 和 47.0 ºC IF(1)片晶生长面的线速度。(a, c) AFM 高度图，图中

直线标出了所测量的晶面，每个面用字母标注以区别。(b, d) 晶面前进距离的变化曲线。 
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图 4.14 HPEO3000 在 46.0 ºC 和 47.0 ºC IF(0)片晶生长面的线速度。(a, c) AFM 高度图，图中

直线标出了所测量的晶枝生长方向或生长晶面，每条线用字母标注以区别。(b, d) 晶面前进距

离的变化曲线。 

 

4.4.4 等温结晶过程中的 IF(1) → IF(0)转化动力学 

与前一小节讨论的 S1 和 S0 过程相比，S10 过程具有更丰富的动力学性质，我

们不仅能观察到相生长过程，更重要的是可以观察到 IF(1)→IF(0)相转变的成核过

程。以下我们仍以 46.0 ºC 和 47.0 ºC 两个温度为例，测量了增厚粒子的直径、平

均直径、体积分数、粒子数、粒子数密度、粒子数对直径分布和粒子的取向等，

从各个侧面详细描述了 S10 过程的动力学行为。 
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(a) 

 

(b) (c) 

(d) (e) 

图 4.15 HPEO3000 在 46.0 ºC 结晶时单个粒子半径的测量结果。 (a)标注了所测量的增厚粒子

的 AFM 高度图，(b-e)按增厚粒子据晶核的距离将其分类后直径与时间关系图。 
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利用粒子分析方法可以提取出每个增厚粒子的信息，图 4.15 和图 4.16 分别为

46.0 ºC 和 47.0 ºC 结晶时单个增厚粒子的直径随结晶时间的增长关系图。粒子分析

方法只能给出每个粒子的面积信息。为了得到等效直径，我们利用下式进行转化， 

 2
A

d


  (4.7) 

其中 A 为面积，d 为把粒子看作圆形时的等效直径。对于 46.0 ºC 的情形，我们选

择测量了 18 个增厚粒子在每个结晶时间下的等效直径，并按其与类自成核过程中

所留原始中心晶核的距离远近分为 4 组，分别作图（图 4.15b-e）。不论增厚粒子

与晶核的距离大或小，它的生长总可以分为两个阶段，包括前期的快速增长和后

期的趋于饱和。后期增厚粒子增长趋缓甚至停止是其周围可用于转化的 IF(1)片晶

被消耗的缘故。在这个时刻的这个区域中，已不可能成核出新的增厚粒子，换句

话说这个区域的有效成核位点(nucleation site)已经被完全消耗。接下来我们比较增

厚粒子与晶核距离对直径演化的影响。从图 4.15b-e 可以看出主要有两点影响：（1）

增厚粒子离晶核越远，他们出现的时间就越迟，由于直径快速增长阶段所经历的

时间几乎不受影响（均为 50 min 左右），那么转入下一阶段的时间也将依次延后。

（2）增厚粒子离原始中心晶核越远，最终能够达到的直径饱和值就越大。从图 4.15a

中也可以看到越靠近 IF(1)片晶生长前沿的增厚粒子往往直径也越大。这似乎是由

于离晶核越远增厚粒子数密度变低引起的。 

47.0 ºC 时的情形与 46.0 ºC 是类似的。我们也按离晶核距离的远近选择了 14

个增厚粒子进行测量，结果示于图 4.16b-d 中。与 46.0 ºC 相比，直径快速增长阶

段经历的时间大为缩短，仅为 20 min 左右，不到 46.0 ºC 时的一半，而直径增大的

幅度几乎不变，这表明 47.0 ºC 时第一阶段的线生长速率明显变大。这个结果用

Gránásy-Oxtoby 理论是无法解释的，我们将在第 6 章详细讨论片晶增厚过程动力学

性质的反常温度依赖性，这里我们仅给出最终结论：片晶增厚过程动力学受到片

晶上表面自由能的强烈影响，而上表面自由能对温度的线性下降关系直接导致了

在高温（低过冷度）下成核和生长速率均变大而不是减小。 
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(a) (b) 

(c) (d) 

图 4.16 HPEO3000 在 47.0 ºC 结晶时单个粒子直径的测量结果。 (a)用字母标注所测量的增厚

粒子的 AFM 高度图，(b-d)按增厚粒子据晶核的距离将其分类后直径与时间关系图。 

 

讨论相转变的动力学过程使用平均数据往往更为简洁明了。为此我们分别统计

了以上两个温度下增厚粒子的平均直径。图 4.17 中，权均直径 da 由(4.7)式直接计

算，而 dw 表示面积权重平均直径[19]，通过下式计算可得 

 

3

22 i

i
w

i

i

A

d
A





 (4.8) 

其中 Ai 是第 i 个增厚粒子的面积。从实际计算结果看 da 和 dw 在具体数值上虽然存

在差异，当总体趋势是一致的，因此我们仅讨论 da。增厚粒子的平均直径生长也
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可分为两个阶段，每一阶段都是一个线性生长，曲线的斜率即是生长速率，前一

阶段的生长要快于后一阶段。对比 46.0 ºC 和 47.0 ºC 时对应阶段的生长速率，后

者是前者的几倍，这与单个粒子快速增长阶段生长速率与温度关系是一致的。另

外，这两个阶段的转折点在 46.0 ºC 和 47.0 ºC 时的位置分别在 108.4 min 和 28.5 

min。在转折点之前，所有增厚粒子均处于直径快速增长的阶阶段，平均直径增长

较快；而在转折点之后，增厚粒子陆续进入饱和阶段，再与新出现的增厚粒子的

快速增长共同作用，结果使平均直径增长变缓。 

 

(a) (b) 

图4.17 HPEO3000结晶时S10过程增厚粒子平均直径的演化。结晶温度(a) 46.0 ºC，(b) 47.0 ºC 。

da：平均直径，dw：面积权重平均直径。(a)da 曲线在前后两个阶段的斜率分别为 0.70±0.06 

nm/min 和 0.27±0.01 nm/min，交点在 108.4 min；dw曲线的斜率分别为 0.77±0.07 nm/min 和

0.31±0.01 nm/min，交点在 110.9 min。(b)da 曲线在前后阶段的斜率分别为 5.0±0.7 nm/min 和

1.02±0.06 nm/min，交点在 28.5min；dw 曲线的斜率分别为 5.3±0.9 nm/min 和 0.97±0.07 

nm/min，交点在 30.4 min。 

 

接下来我们测量了增厚粒子占体系的体积分数v 和面积分数a，结果示于图

4.18。v 和a 的计算方法如下， 

 10

10 1

v

V

V V
 


 (4.9) 
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 10

10 1

a

A

A A
 


 (4.10) 

其中 V10，V1 分别是 S10 过程产生的增厚粒子的总体积和 IF(1)片晶的体积，A10，

A1 分别是增厚粒子的总面积和 IF(1)片晶的面积，并且 V10 和 A10 满足 V10=A10l0，同

样地，V1 和 A1 满足 V1=A1l0/2，l0 为 HPEO3000 伸展链片晶厚度。由于v 和a 在分

母上只相差 A1/2，两者的变化趋势应该是相似的，图 4.18 也明显反映出这种相似

关系，它们的变化趋势均可分为两个阶段，并且转折点出现的时间也一样。把它

们与前一段中增厚粒子平均直径的变化相比，不仅趋势相同，而且转折点位置也

几乎相同。这并不是巧合，如果把增厚粒子的平均直径近似为 

 102
( )

A
d

n t
  (4.11) 

其中 n(t)为 t 时刻增厚粒子总数，它大致正比于 A10+A1，那么 d 大致就正比于a
0.5，

于是它们关于 t 的曲线的转折点应该是一致的。 

 

(a) (b) 

图 4.18 HPEO3000 结晶时 S10 过程增厚粒子占体系的体积分数和面积分数的演化。结晶温度

(a) 46.0 ºC，(b) 47.0 ºC。v：体积分数，a：面积分数。(a)v 曲线的斜率在前后两个阶段的斜

率分别为 5.3±0.2  10
-3 

min
-1 和 9.8±0.5  10

-4 
min

-1，交点在 97.6 min。a 曲线的斜率为 3.4

±0.1  10
-3 

min
-1 和 8.6±0.4  10

-4 
min

-1，交点在 98.3 min。(b)v 曲线的斜率在前后两个阶段的

斜率分别为 0.024±0.002 min
-1 和 3.3±0.2  10

-3 
min

-1，交点在 33.4 min。a 曲线的斜率为 0.015

±0.001 
 
min

-1 和 3.0±0.2  10
-3 

min
-1，交点在 33.1 min。 
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前一部分内容我们主要讨论了 S10 过程的生长动力学，无论是增厚粒子的平均

尺寸，还是体积或面积分数，其变化均可分为两个阶段，第一阶段变化快，第二

阶段变化慢，我们发现这是单个增厚粒子本身的尺寸生长分为快慢两个阶段并与

IF(1)相的稳定生长共同作用的结果。IF(1)相的生长为 IF(0)相在其中的成核提供了

额外的成核位点，接下来我们将具体分析在生长的母相（即 IF(1)）中的成核动力

学。 

 

(a) (b) 

图 4.19 HPEO3000 结晶时 S10 过程增厚粒子数和增厚粒子数面密度的演化。结晶温度(a) 46.0 

ºC，(b) 47.0 ºC。n：增厚粒子数，n：增厚粒子数面密度。(a)n 和n 曲线的斜率为分别为 1.18

±0.04 min
-1 和 0.25±0.03 m

-2
min

-1，转折点位置分别是 159.2 min 和 75.7 min，(b)n 和n 曲线

的斜率为分别为 2.41±0.04 min
-1 和 0.46±0.04 m

-2
min

-1，转折点位置分别是 69.7 min 和 37.2 

min。 

 

我们知道在通常的成核相转变体系中，母相的含量由于新相的生成总是逐渐耗

尽的，而在我们的体系中，正如 4.4.2 节总结的那样，母相的含量不仅会被 S10 过

程消耗，而且也会由 S1 过程不断补充，只有等到 S0 过程出现以后，S1 的补充过

程才会逐渐停止，这时的体系与通常成核体系一致，但此时由于成核位点几乎完

全被消耗，只能观察到 S10 过程的生长阶段。图 4.19 分别给出了 46.0 ºC 和 47.0 ºC

这两个温度下增厚粒子数 n 和粒子数面密度n 的变化趋势图。可以看到 n 在诱导

期之后几乎是线性变化的，后期增长趋缓或下降是由于粒子之间发生融合，整个
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变化过程与通常的成核体系是类似的。对照 AFM 图像数据，我们发现稳定增长区

间结束所对应的时间（即出现转折点的时间，具体位置请看图 4.19）恰好对应于

S0 刚开始出现的时间。此时 S0 出现抑制了 S1 过程，母相生长几乎停止，成核位

点被耗尽后体系进入了粒子融合期，粒子数也随之开始下降。但对于n，情况就很

不相同了。除了诱导期、稳定增长区间和下降区间外，还存在一个平衡区间，在

这个区间中，n 几乎不变。平衡区间的时间范围是，46.0 ºC 时在 75.7 min 到 159.2 

min 之间，47.0 ºC 时在 37.2 min 到 69.7 min 之间，此区间的上限是 n 曲线的转折

点，而下限则大致与增厚粒子平均直径变化转折点（108.4 min，28.5 min）相对应，

这就表明平衡区间的出现是因为母相面积稳定增长速率与新相的成核速率正好相

当。这种平衡区间的出现是我们体系区别于通常的成核体系最重要的特征。 

考察体系的成核动力学另一个有意义而且有效的工具是统计体系中粒子数对

自身尺寸（直径、半径、面积、体积等）的分布[20]，即粒径分布(size distribution)
[21-25]

 。

HPEO3000 在 46.0 ºC和 47.0 ºC 结晶时 S10过程产生的粒子数在几十个到几百个之

间，非常适于统计。对于通常的成核体系，粒径分布函数为一单调递减函数，粒

径尺寸在临界尺寸以下时，函数值快速下降，到达临界尺寸后出现一平台或缓慢

下降区；平台宽度随着时间逐渐加大，然后又是一段快速下降区间。经典成核理

论预测在平台区，粒径分布函数具有一个普遍标度规律[26]
 ， 

 ( )( , )

( )

D vf d t
d

n t

   (4.12) 

其中 f(d, t)为 t 时刻粒径分布函数，n(t)为 t 时刻体系中粒子数，D 为体系的空间维

度，指标参数 v 可反映“单体”生长（结晶单元）到粒子上的具体分子机理，对

于“单体”以成核方式进入粒子则 v=1，以扩散方式进入粒子则 v=2。 

然而在我们的体系中，如图 4.20，粒径分布函数为一峰形分布，函数值先是上

升，到达峰值后又开始下降，这与通常的成核体系完全不同。Shi 等人[27-29]
 在薄

膜中从无定形硅生长多晶硅粒子的实验里也发现了同样的现象。他们认为这样的

粒径分布可用一个对数正态分布函数来描述[29]。 
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(a) (b) 

图 4.20 HPEO3000 结晶时 S10 过程增厚粒子粒径分布的演化。结晶温度(a) 46.0 ºC，(b) 47.0 ºC。

直方图为实验统计结果，实心曲线为用对数正态分布对实验数据进行拟合的结果。 

 

Shi 等人强调在他们体系中出现的对数正态分布的机理是体系的成核位点耗尽

致使成核过程停滞，这不同于通常大家所熟知的粒子融合机理[27]
 。图 4.20 的实心

曲线即是用对数正态分布对实验数据进行拟合的结果，采用的对数正态分布函数

的形式为， 

 

2

2

(ln )

2( , )
2

d u
C

f d t e
d








  (4.13) 

其中 C 是因粒径分布函数未归一而引入的系数。可见拟合结果是相当令人满意的。

也就是说，对于我们的体系也适用对数正态分布函数来描述体系的粒径分布。从

我们的实验结果可以看出，成核体系中出现具有对数正态分布的粒径分布函数可
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以既不通过粒子融合机理（发生在结晶后期）也不通过成核位点耗尽机理产生。

这是因为在我们观察的时间范围内，粒子之间并未融合或只有极少数发生融合，

所以不适用粒子融合机理。又因为在我们研究的时间范围内，从图 4.19 中可以看

到粒子数一直在稳定增长，所以也不适用成核位点耗尽机理。对于我们体系出现

对数正态分布的粒径分布的一个可能的解释是，在某一时刻，新生长出新的 IF(1)

片晶母相中所有新增的可用成核位点立即被耗尽，而在下一时刻的成核只能在新

增的母相中发生，之前的母相只能提供材料给粒子生长而不能再提供有效成核位

点。我们体系能满足这一机理的原因是增厚过程在固相中发生，成核的临界尺寸

相对较大，可用的成核位点很少，再加上增厚粒子在第一阶段的粒径生长又非常

快。 

Shi 等人还研究了粒径分布函数对时间的演化行为[27]
 。他们发现用粒子数约

化后的粒径分布函数 f(d,t)/n(t)随着结晶时间增加，峰位置向大尺寸方向移动，峰

值变小，而峰形也相应展宽。结合成核位点耗尽机理和经典成核理论即可推得这

些特征。峰位置的移动表明体系中平均粒径增大，峰值下降和峰形展宽表明体系

中粒子在后期生长速率下降使得粒径分布变均匀。为了对比，我们也将图 4.20 中

拟合得到的一系列对数正态分布函数用对应时刻下的粒子数进行约化，并作于同

一张图中，如图 4.21 所示。不管是 46.0 ºC 还是 47.0 ºC，除了 47.0 ºC 中少数几个

时间外，其它分布曲线均能很好的与 Shi 等人的结果对应。我们相信如果结合使用

我们所提出的机理加上经典成核理论也能够推得同样的结果，进一步的理论工作

还在进行中。 
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(a) 

(b) 

图 4.21 HPEO3000 结晶时 S10 过程增厚粒子数对半径分布的演化。结晶温度(a) 46.0 ºC，(b) 47.0 

ºC。实心点为实验数据点，实心曲线为对数正态分布拟合曲线。 

 

最后，我们注意到从 IF(1)相中生长的 IF(0)相增厚粒子的形状并不是正圆形的，

在粒子分析中我们可以用椭圆形勾勒出它们的轮廓线（如图 4.22 中增厚粒子外围
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的白色边界）。一个更为显著的特征是每个粒子的长轴方向几乎都具有一定的取

向，它们均指向 IF(1)片晶的生长前沿，并与生长前沿的切线方向垂直。目前我们

还不清楚这种取向的机制。但我们仍可以进行如下推测。人们认为在生长前沿刚

结晶的高分子链仍远离平衡态结构，此时片晶上表面的链折叠（fold）包含的单体

单元数较多呈松弛状态，此时链末梢（cilia）较其平衡态下的长度要长，晶杆中完

全结晶部分的长度也较平衡时短[30]
 。因此，可以想象高分子链在生长前沿这个区

域拥有最大的运动能力，也就是说他们在晶格中进行链滑移运动比片晶中其他部

分要容易得多。引用我们在第六章中的结果，链滑移运动的增强使增厚容易发生

[31]
 ，于是一旦增厚粒子成核出现后，必将在靠近生长前沿的方向优先生长，也就

具有了一定的取向度。 

 

  

图 4.22 HPEO3000 结晶时 S10 过程增厚粒子的形状。结晶温度(a) 46.0 ºC，(b) 47.0 ºC。箭头指

向给出了增厚粒子的长轴方向。 

 

4.5 结论 

HPEO3000 在 Tm(1)附近结晶时表现出极为丰富的结晶路径选择行为和相转变

动力学行为。HPEO3000 在 Tm(1)附近结晶主要有四条结晶路径：熔体→IF(0)转变

（S0）、熔体→IF(1)转变（S1），IF(1)→IF(0)转变（S10），和以后两种方式组合

而成的转变（S2）。体系根据结晶温度和结晶时间选择这四种路径的一种或几种



第四章 高分子结晶过程的路径选择 

123 

 

进行结晶，选择机制可由 Gránásy-Oxtoby 成核理论进行预测。对结晶路径的选择

行为研究为准确测定 Tm(1)提供了新的方法。体积转化速率、IF(1)相和 IF(0)相的线

生长速率随结晶温度升高而迅速增加。由于母相含量的不断变化，S10 过程区别于

普通的成核过程，其动力学相对更为复杂。生长过程的尺寸变化可分为快和慢两

个阶段，粒径分布遵循典型的对数正态分布这一特殊的分布规律，增厚粒子形状

不规则并能指向母相生长前沿进行取向生长。 
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第五章 高分子片晶重组过程的实验观察 

 

5.1 引言 

在前一章中我们考察了 HPEO3000 在 IF(1)-IF(0)转变温区的结晶行为，在四条

结晶路径中尤以 S10 过程（IF(1)→IF(0)片晶转变过程）的形貌演化最为丰富，而

且未被前人所观察和探讨过。由于结晶过程中的 IF(1)→IF(0)转变过程非常迅速，

我们并未观察到增厚粒子在厚度方向的变化过程。因此我们不禁要问，增厚粒子

厚度方向的变化是如何的呢？是在刚产生时就达到了 IF(0)片晶的厚度还是经过一

个连续变化过程最终才达到 IF(0)片晶厚度？如果厚度是连续变化的过程，那么在

什么条件下增厚过程可以进行得足够慢，从而使我们能用 AFM 这种时间分辨在分

钟级的实验手段进行跟踪？这正是本章所要研究的内容。我们发现在远低于 IF(1)

片晶熔点结晶形成的 IF(1)片晶中的增厚过程与等温结晶过程中发生的 S10 过程极

为相似，只是前者的增厚速率正好适合用 AFM 跟踪观察。 

当然，研究片晶增厚的意义并不止于此。人们很早就发现处于亚稳态的折叠链

片晶在结晶过程或随后的退火过程中能够转化为更厚的折叠链片晶甚至是伸展链

片晶[1]，然而至今仍然缺少一个统一的理论可以解释所有的实验现象。早期的增厚

实验主要在本体中进行，能够测量的物理量是由 SAXS 实验提供的片晶长周期。

实验发现在退火过程中片晶长周期与退火时间的对数成正比。就这个现象，先后

有 Hirai 等人[1]
 ，Peterlin 等人[2, 3]

 ，Sanchez 等人[4, 5]
 以及 Ichida 等人[6, 7]

 从不同

角度提出了对这一增厚过程的机理阐释。近来，Cheng 等[8]
 用 SAXS 方法系统研

究了低分子量 PEO 非整数次折叠链片晶（NIF）向整数次折叠链片晶（IF）转变的

过程；Ungar 等[9-14]
 也用 SAXS、LAM、AFM 和中子散射等实验手段研究了长链

烷烃 NIF 晶体和 IF 晶体的结构和转变过程。然而仅仅用片晶长周期这一个变量描

述增厚过程显然是不够的，这也是 SAXS 等倒易空间测量方法的局限所在，它们

不能或者很难给出片晶在厚度以外两个空间维度的信息。仅凭片晶长周期的值不

能判断增厚是以什么形式在片晶中发生的，比如片晶是否作为一个整体同时增厚



北京大学博士学位论文  刘一新 

128 

 

一定的尺寸，或者是在片晶中形成局部的增厚区域然后慢慢扩张，又或者同时形

成增厚区域和空洞。 

运用一些观察实空间的实验手段，比如偏光显微镜（PLM），TEM，AFM 等

方法对研究增厚过程就显得十分重要。比如 Kovacs 等人[15, 16]
 就曾用自修饰

（self-decoration）手段并用 PLM 详细研究了低分子量 PEO 在结晶过程中的增厚

行为，他们发现 PEO 片晶的增厚主要是通过在自成核的晶核周围持续将 IF(1)片晶

转变为 IF(0)片晶，处于 IF(1)片晶内部的 IF(0)增厚区域侧向尺寸可以不断增大来生

长。Hikosaka 等人[17]
 则用 TEM 的方法观察了 PE 在高压下结晶时通过持续增厚生

长伸展链片晶的过程。但是以上两种方法除了很难进行原位跟踪增厚过程外，也

不能方便地给出片晶具体的厚度分布。近来，AFM 由于其极高的分辨率和可实施

原位跟踪等优势，逐渐引起人们的关注，也被引入到增厚的研究当中。Reiter 和

Sommer
[18-20]

 用 AFM 对硅片表面的 PEO 单层片晶进行了相当细致的研究。他们

发现在熔点以下退火，晶体边缘首先增厚，长时间退火片晶内部则会产生空洞。

Wang 等人[21, 22]
 也用 AFM 研究了硅片表面的 PEO 单层片晶的增厚行为，他们发

现的现象与 Reiter 和 Sommer 的观察结果是类似的。然而目前仍然相当缺乏依据此

方法对增厚过程进行定量研究。 

在本章和下一章我们将分别从实验和理论两个方面分析单层片晶中的增厚过

程。在本章中，我们以 AFM 为主要实验手段，从实验上研究了 HPEO3000 和

HPEO2000 这两个样品 IF(1)片晶在其熔点附近退火时的增厚行为。我们将首先介

绍单层片晶增厚的基本过程及其形貌演化，然后讨论片晶表面粗糙度的测量方法

及其对增厚的影响，最后我们将从成核动力学和生长动力学两方面定量研究增厚

粒子的形成以及生长过程。 
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5.2 片晶增厚过程 

5.2.1 IF(1)片晶熔点 

在本章中我们主要考察 HPEO2000 和 HPEO3000 两个样品的 IF(1)片晶通过增

厚重组为 IF(0)片晶的过程。确定 IF(1)片晶的熔点是制备 IF(1)片晶，选择退火温度

的实验基础。 

在云母表面通过改变结晶温度（Tc）HPEO2000 可以分别生成 IF(0)片晶和 IF(1)

片晶。我们使用 AFM 逐步升温法测得 IF(0)片晶熔点为 51.0 ºC，略低于本体（52.7 

ºC
[23]）。HPEO2000 在本体中不能生长 IF(1)片晶[24]；在云母表面上虽然能生长 IF(1)

片晶，但该片晶在升温过程中很容易增厚为 IF(0)片晶，实验上难以准确测得其熔

点。Buckley 和 Kovacs
[24]从热力学分析出发，结合拟合本体中 HPEO 多种整数次

折叠链片晶的熔点数据，推导出 IF(n)片晶熔点与高分子聚合度 p 及链折叠次数 n

的自洽关系，所得表达式如下： 
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 (5.1) 

其中是表面自由能，是表面自由能的温度系数，T0=61.2 ºC 是参考温度，hf 是

无限厚晶体单位单体单元的熔融焓。利用上式可预测 HPEO2000 的 IF(1)片晶在本

体中的熔点是 38.8 ºC。然而，实验发现云母片上 HPEO 单层片晶的熔点与本体中

的熔点有较大的差别，特别是晶片厚度小于 10 nm 时，与本体的偏差更大，且一

般都比本体小[25]
 。基于上述考虑，我们认为 38.8 ºC 是 IF(1)片晶在云母表面上熔

点的上限值。另一方面，我们利用实验测得的云母表面上 HPEO 单层片晶的熔点

数据[25]，按照 Buckley 和 Kovacs 的推导方法，得到了适用于云母表面上 IF(n)片晶

的熔点表达式，并由此计算 HPEO2000 IF(1)片晶的熔点为 30.5 ºC（见第 7 章）。

于是我们可以推测在云母表面上的 HPEO2000 IF(1)片晶熔点应该在 30.5～38.8 ºC

之间。 

HPEO3000的 IF(1)片晶已经在上一章被准确测得，其值为 48.2±0.3 ºC。其 IF(0)

片晶可方便的由 AFM 逐步升温法测得，其值为 58±1 ºC。 
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5.2.2 片晶增厚过程中的形貌演化 

本小节我们以 HPEO2000 样品的 IF(1)片晶为例介绍增厚过程中片晶形貌的演

化，HPEO3000 IF(1)片晶的增厚过程是类似的。云母表面上 HPEO2000 熔体在室

温或以下温度结晶可直接生成 IF(1)片晶，熔体完全消耗。此时 IF(1)片晶生长过程

受扩散控制，以有限扩散凝聚（diffusion-limited aggregation，DLA）机理[26]
 形成

树枝状图案[27-30]
 ，如图 5.1a 所示。片晶厚度比较均一，约为 6.0 nm（见图 5.1b），

这与 IF(1)片晶的理论计算厚度 6.3 nm 非常接近。 

 

 

(a) 

 

(b) 

图 5.1 HPEO2000 在 18 ºC 结晶形成的 IF(1)片晶退火前形貌。(a)AFM 高度图，图像尺寸为 4 

m4 m。(b)沿 a 图中水平虚线的高度截面曲线图。 

 

观察增厚过程的实验步骤是：以上述制备的 IF(1)片晶为初始状态，利用 AFM

中的选区工具将扫描范围缩小至选定片晶区域，再升温至退火温度开始等温，同

时用 AFM 连续扫描并记录高度图和相图。图 5.2 为 AFM 原位跟踪 HPEO2000 IF(1)

片晶在 30.0 ºC 退火时的一系列高度图（用 Nanoscope Software 的 surface plot 功能

展示）。IF(1)片晶的增厚过程是从平整的片晶表面出现较大的涨落开始的，表面

粗糙度增大；接着在片晶中某个区域厚度突然变大，侧向尺寸也超到 AFM 横向分

辨率的极限（如图 5.2c 中左下方的小亮点），此时厚度只是比 IF(1)片晶的厚度稍
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大而远比 IF(0)片晶的厚度小；之后这个小的增厚区域持续发育，在厚度和侧向尺

寸两个维度同时生长，发展为一个增厚粒子；当增厚粒子厚度达到 IF(0)厚度后，

只有侧向尺寸能够继续增大，直到与其它增厚粒子融合。IF(1)片晶转变为 IF(0)增

厚粒子时，厚度变为原来的两倍，由于质量守恒的限制，其面积必然要相应缩小

为原来的 1/2。在增厚过程前期，增厚粒子的数目和尺寸均较小，片晶覆盖面积变

化不明显，但在增厚过程后期，由于增厚粒子消耗了大量的 IF(1)片晶内的材料使

片晶边界出现明显收缩，可对比图 5.2a 和 h 中的晶枝变化来看。 

与文献中报导的增厚过程相比，这个体系的增厚行为有两个显著的特点。其一

是片晶增厚以增厚粒子在片晶内部成核生长的形式出现，这极不同于 Reiter 等人

在 PEO 单层片晶体系中观察到在晶枝边缘优先增厚的现象[18, 19]，他们认为在片晶

边缘高分子链由于缺少约束而具有较大的自由度，从而优先发生增厚。Wang 等人

[21, 22]也研究了 PEO 单层片晶体系在硅片表面的增厚行为，他们观察到的增厚位置

大多也在片晶的边缘。我们的实验结果表明增厚完全可以以另外的形式发生。另

一个特点是增厚粒子所消耗的 IF(1)片晶材料均通过从片晶边缘以长程固相扩散的

方式输运，因此片晶边缘不断收缩，而在片晶内部几乎不会产生空洞，而其它体

系的增厚往往伴随着空洞的产生[1]。我们认为，高分子链在 IF(1)相中的扩散速率

决定了空洞是否产生，如果高分子链在片晶中协同作用好而使扩散速率足够快，

从片晶边缘输运的高分子链足以补充增厚粒子生长所消耗的量，这就可以避免空

洞的产生。 

 

(a) (b) 
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(c) (d) 

(e) (f) 

(g) (h) 

图 5.2 HPEO2000 的 IF(1)片晶在 30.0 ºC 退火时形貌演化的 surface plot 图。退火时间：(a) 19.9 

min，(b) 25.6 min，(c) 31.4 min，(d) 37.1 min，(e) 42.9 min，(f) 48.6 min，(g) 54.4 min，(h) 60.1 

min。扫描区域对应于图 5.1a 中的白色方框。图像尺寸均为 1 m1 m。 

 

我们注意到在退火条件下的增厚过程与上一章中在结晶过程中发生的 S10 过

程有很多相似的地方，特别是增厚粒子在 IF(1)片晶内部发育的现象。因此，比较

这两种 IF(1)→IF(0)转化过程将很有趣。在上一章中，由于增厚过程非常迅速，加
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上AFM扫描范围较大降低了横向分辨率而没有观察到增厚粒子在厚度方向的生长

过程，我们观察到的增厚粒子几乎均具有 IF(0)片晶的厚度。而在退火体系中，增

厚明显变慢。我们尽可能缩小 AFM 的扫描范围，从而为研究增厚粒子的厚度生长

过程提供了条件，具体结果将在第 5.5 节中讨论。我们希望通过对增厚粒子在厚度

这个维度的行为的研究补充上一章中对 S10 过程的认识。另外，退火体系不同于

结晶体系的另一特点是，IF(1)片晶已经生长完全，云母表面上不存在熔体。因此

增厚过程发生在一个质量守恒的体系中，可把它看成一个普通的成核体系。这有

利于我们运用现成的成核理论方法，比如成核速率，生长动力学分析等即可对其

进行研究。 

需要指出的是，要在 IF(1)片晶体系中观察到增厚粒子在片晶内部发育必须注

意一些实验细节。首先，初始 IF(1)片晶必须足够稳定，因为我们无论是调整 AFM

的扫描范围还是选择合适的片晶区域均需要花费较长的时间，一般在 10 min 到一

小时不等，如果在这个准备阶段片晶即发生增厚，我们将不能观察到增厚过程的

初始阶段。实验发现，对于 HPEO2000 IF(1)片晶在 20.0 ºC 下放置时，可以在几小

时内不发生变化，完全满足要求。而 HPEO3000 在 40.0 ºC 生长可得较稳定的 IF(1)

片晶，在室温放置不发生变化，也满足要求。其次，IF(1)片晶的初始粗糙度也会

影响增厚行为，具体影响将在下节介绍。实验最好选用表面粗糙度小、较为平整

的片晶。 

 

5.3 片晶表面粗糙度 

对于在云母表面结晶形成的 PEO 片晶，晶体表面并不是完全平整的，而是具

有一定的粗糙度，起伏范围在 0.1 nm 左右。为了定量描述片晶表面粗糙度，我们

引入平均粗糙度参数 Rq，按下式计算： 
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其中 Zi 为 AFM 高度图中第 i 个像素点位置处的高度值，N 为 AFM 高度图中像素

点总个数。一般地，Rq 值越大表明表面高度起伏越剧烈，从而可以用来量度物体

表面粗糙度的大小。 

 

5.3.1 AFM 垂直分辨率 

由于片晶初始表面粗糙度本身就很小，我们必须考虑 AFM 自身的垂直分辨率，

它由压电陶瓷在 Z 方向的精确度所决定，通常可小于 0.1 nm。但 AFM 垂直分辨率

也会因 AFM 图像在 XY 方向的扭曲、噪音和探针状态等因素的影响而降低。对于

在 XY 方向严重扭曲的图像，分别测量 planefit 前和 planefit 后的 AFM 高度图，在

同一位置高度可相差 0.2 nm。本章中我们研究的 IF(1)片晶的晶枝宽度在 500 nm 左

右，如果扫描范围一般为 10 m  10 m，AFM 高度图中将包含很多晶枝，必然存

在许多从片晶表面到云母表面的界面突变，致使图像在 XY 方向的扭曲变大，从

而降低 AFM 在垂直方向的分辨率。因此在测量片晶表面粗糙度时，我们一般选用

500 nm  500 nm 或以下的扫描范围，这样可以只扫描片晶中某个晶枝内部的表面

而避开片晶与云母的界面，从而最大程度的降低了图像扭曲，提高了垂直分辨率。 

探针状态的影响则是由轻敲式 AFM 中的非线性效应引起的。Garcia 等人[31]指

出，轻敲式 AFM 在扫描过程中具有两个稳定态：H 态和 L 态。通常 H 态时探针

和样品表面有更强的相互作用，探针有可能使样品表面发生变形甚至穿透外表面，

导致测得的高度比在 L 态测得值要低。通过仔细分析 AFM 高度图的清晰度以及相

图的相位值，可以确定轻敲式 AFM 扫描过程中探针属于 H 态还是 L 态。一般而

言，相图中相位移超过 90º为 L 态，如果位移小于 90º则为 H 态。图 5.3 给出了针

尖分别工作在 L 态和 H 态时扫描所得的典型 AFM 图像。图 5.3a-b 分别是第一次

AFM 扫描所得的高度图和相图，而图 5.3c-d 分别是抬起针尖重新 tuning 后 AFM

再次扫描所得的高度图和相图。比较图 5.3a 和图 5.3c，红色标记处同一位置的高

度，前者为 11.3 nm，后者仅为 8.8 nm；而绿色标记处云母和晶体表面高度差均为

5.9nm。注意到前者相图中晶体表面相位均略大于零，而后者相图中增厚点位置处

的相位远远小于零，从而表明这前后两张图针尖工作在不同的稳定状态。根据高
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度图中高度的差别以及后者相图中相位明显低于前者，我们判定图 5.3a 和 b 是针

尖的 L 态，而图 5.3c 和图 1d 是针尖的 H 态。可见，探针状态对高度值的影响非

常大，处于不同状态往往相差可达几个纳米，在实验中很容易区分也很容易避免。

一旦发现高度图中厚度值不对，通过反复 tuning 便可使探针工作在正常状态。 

 

(a) (b) 

(c) (d) 

图 5.3 探针针不同状态对高度测量的影响。探针在 L 态扫描所得的 AFM 高度图(a)和相图(b)，

探针在 H 态扫描所得的 AFM 高度图(c)和相图(d)。图像尺寸均为 1 m1 m。 

 

5.3.2 AFM 探针作用力对表面粗糙度测量的影响 

在确定了扫描范围以及针尖状态之后，可以将 AFM 的垂直分辨率提高到小于

0.1 nm。但这并不能保证扫描到晶体表面真实的形貌，原因是对 AFM 探针施加不

同的力，就可能扫描到晶体表面不同的层次的结构[32]
 。由第三章对片晶平衡态结

构的研究可以看出，片晶表面总是存在一定尺寸的无定形区，它的力学性质应该
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比较柔软，当对 AFM 探针施加较大的力时，探针就有可能穿透这个无定形区，从

而扫描到片晶内部的晶区部分，致使得到的图像不能反映晶体原始的表面形貌。 

 

(a) (b) 

(c) (d) 

图 5.4 探针作用力对表面粗糙度测量的影响。探针作用力 Asp=1.295 mV 扫描所得的 AFM 高度

图(a)和相图(b)，探针作用力 Asp=1.524 mV 扫描所得的 AFM 高度图(c)和相图(d)。图片尺寸 400 

nm400 nm。 

 

为了考察探针这一效应，我们先用一较大的力扫描，然后在同一位置逐步减小

探针上施加的力直到探针漂离片晶表面而不能稳定地进行扫描为止。图 5.4a-b 分

别是 Asp＝1.295 mV 时扫描得到的高度图和相图。可以发现高度图中存在明暗相间

的区域，但比较模糊，而且在 X 方向（水平方向）有明显的探针拖拽痕迹，说明

此时对探针所施的力过大。相图中几乎分辨不出不同高度区域的相位差，这也印

证了探针作用力过大。图 5.4c 给出了探针作用力 Asp＝1.524 mV 时扫描得到的高度

图，图 5.4d 是相应相图。当作用力降低后，可以清晰地看到晶体表面高出的区域
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为蠕虫状，宽度较为均匀，与低洼区域交替出现，呈现出类似于 spinodal 

decomposition 过程所产生的图案。相图中较亮的区域对应于高度图中高低区域转

变的边界地带，可以近似看成是高度图的负片。除此之外，探针作用力对测量到

的晶体表面粗糙度也有影响，图 5.4a 中 Rq 为 0.13 nm，而图 5.4c 中 Rq 则增大到 0.14 

nm，表明减小施加到探针上的力，可以减少探针探测到晶体表面以下的深度。因

此我们认为扫描晶体表面最合适的力应该是能采集到清晰稳定图像的最小力 Asp
*。 

 

5.3.3 单层片晶初始表面粗糙度 

HPEO2000 样品在 15~20 ºC 之间结晶，形成的单层片晶都具有初始粗糙度，其

值在 0.10-0.25 nm 之间。树枝状片晶不同区域的表面粗糙度相差较大。改变扫描范

围可观察到不同尺度上片晶的表面粗糙度。图 5.5 给出了在不同扫描范围下得到的

典型的 AFM 高度图与相图。图 5.5a 中树枝状晶体有两个明显的特征：一是在树干

部分晶体厚度较小，并且越靠近初始生长点厚度也越小，在接近生长点的位置，

甚至可以清晰的看到晶体表面的高度涨落；另一个特征是在晶体中存在大小不同

的孔洞，它们是在晶体生长过程中形成的。可见片晶表面形貌与生长时间有关，

在生长后期，动力学过程较为稳定（缓慢），其晶面也相对平整，并且不容易形

成孔洞（缺陷）。将观察尺寸缩小到 1.5 m1.5 m，如图 5.5c-d 所示，高度图和

相图均能清晰地表现出晶体表面在树干的内部位置较低且高度涨落较大，而在晶

体边缘以及树枝处则较为平整。继续将扫描范围缩小到只能探测晶体表面而避开

云母表面，如图 5.5e-f 所示，此时我们看到晶体表面高度涨落的细致结构，高度图

由明暗相间的条带构成，条带的宽度约为 20 nm，明暗交替的长周期约为 25~35 nm，

总长度可达几百纳米。图 5.5e 中，最高点和最低点之间高度差达 1.8 nm，最大的

峰高（涨落振幅）为 1.2 nm，表面粗糙度 Rq为 0.21 nm。相图则清晰地勾勒出晶体

表面高低起伏的边界。 

 



北京大学博士学位论文  刘一新 

138 

 

(a) (b) 

(c) (d) 

(e) (f) 

图 5.5 不同扫描范围时 HPEO2000 IF(1)片晶表面形貌图，其中(a，c，e)为高度图，(b，d，f）

为相图。图像尺寸：(a，b) 3.4 m3.4 m，(c，d) 1.5 m1.5 m，(e，f) 446 nm446 nm。

 

5.3.4 等温退火过程中单层片晶表面粗糙度 

接下来，我们考察了片晶在退火过程中表面粗糙度随时间的变化情况。如果高

分子链在退火温度下确实能够在链轴方向（即垂直于云母表面的方向）进行滑移，

那么可以预计经过一段退火时间后，晶体将具有比初始表面更大的表面粗糙度。

图 5.6 给出了 HPEO2000 的 IF(1)片晶在 26 ºC 下表面粗糙度与时间的变化关系。图
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5.6a-c 的高度图中，明暗区间的对比度逐渐加大，表明片晶表面起伏加大。图 5.6d

是粗糙度参数 Rq 对时间的曲线，从中也可以定量看到片晶表面的 Rq 值从初始的

0.16 nm 缓慢的增大，122 min 后达到 0.30 nm，表明片晶表面的涨落幅度确实在增

大。 

 

(a) (b) 

(c) (d) 

图 5.6 HPEO2000 IF(1)片晶在 26 ºC 退火时表面粗糙度随时间演化。(a-c) 片晶表面的 AFM 高

度图，(d) 表面粗糙度与时间关系图。退火时间：(a) 16.4 min，(b) 45.0 min，(c) 73.3 min，(d) 

139.0 min。图片尺寸均为 400 nm400 nm。 

 

图 5.7 研究了晶体表面在升降温过程中的变化。每幅图的时间是指在该温度下

退火的时间。具体实验过程是将 HPEO2000 IF(1)片晶在 28.0 ºC 退火 41.2 min，图

5.7a 给出了 29.7 min 时片晶表面形貌图。再将温度降至 20.0 ºC 退火 54.8 min，图

5.7b 是等温 52.0 min 扫描得到的片晶表面形貌图。接着重新将温度升至 28.0 ºC 退

火 48.9min，图 5.7c 是等温 34.6 min 时的片晶表面形貌图。最后将温度又降回 20.0 
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ºC 退火 164.2 min，图 5.7d 是等温 164.2 min 后的片晶表面形貌图。从这一系列图

中可以发现，无论升温还是降温，片晶的表面粗糙度始终在增大，并且高度较高

的区域与较低区域相对位置并不发生明显的变化。这就表明在一个较高温度退火

后使片晶表面形成较大的高度涨落，降温到一个较低的退火温度并不能使片晶表

面的高度涨落回复到原来的水平，随退火时间延长，高度涨落将继续加强。 

 

(a) (b) 

(c) (d) 

图 5.7 升降温过程对基体表面形貌的影响。(a) 28 ºC，29.7 min，Rq=0.16 nm，(b) 20 ºC，52.0 min， 

Rq=0.18 nm，(c) 28 ºC，34.6 min，Rq=0.21 nm，(d) 20 ºC，164.2 min，Rq=0.23 nm。图像尺寸

均为 400 nm400 nm。 

 

5.3.5 表面粗糙度对片晶增厚的影响 

在上一节中我们介绍过，云母表面的 IF(1)单层片晶中，增厚表现为在片晶内

部或边缘出现增厚粒子。增厚粒子在片晶中出现后，尺寸会随着时间慢慢增大，

因此可以根据在同一片晶中各增厚点颗粒的大小大致推测它们出现的时间前后顺
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序。图 5.8 给出了在不同退火温度下片晶中增厚粒子分布的情况。除图 5.8a，其余

图中的增厚粒子均分布在树枝的边缘及靠近边缘的部分，而树干中分布极少甚至

没有增厚粒子。5.3.3 节中提到，晶体树干部分高度厚度较小且表面粗糙度较大，

而树枝部分较为平整且厚度与 IF(1)片晶的理论计算厚度相当。我们推测虽然厚度

较小的树干部分的较大高度涨落应有利于诱导成核，但是由于其厚度太小，以至

于需要更大的涨落幅度才能达到临界核的高度。也就是说，晶体内部树干部分厚

度较低的状态可能导致成核位垒变大，在选定退火温度下分子运动不足以克服该

位垒发生成核。另一方面，片晶边缘或树枝处其初始厚度较大，并且，如 Reiter

等指出的，这些区域中的高分子链运动的自由度较大[18]
 ，成核位垒相应较低，更

容易成核。 

 

 

(a) 

 

(b) 

 

(c) 

 

(d) 

 

(e) 

 

(f) 

图 5.8 不同退火温度下增厚点出现的位置。退火温度：(a) 20 ºC，(b) 24 ºC，(c) 26 ºC，(d) 28 ºC，

(e) 30 ºC，(f)32 ºC。图像尺寸为(a) 8.0 m8.0 m，(b-e) 3.8 m3.8 m，(f) 3.4 m3.4 m。 
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图 5.8a 中增厚粒子分布在晶体各个区域，但如果仔细考察增厚点的大小，我

们可反推出它们出现的次序。仍然可以看出增厚点优先出现在晶体树枝边缘部分。

晶体内部出现大量增厚粒子是因为在 20 ºC 下，增厚点生长很慢，不足以快速消耗

晶体内部的 IF(1)片晶，而树干内部区域在长时间退火处理下，一方面可以调整晶

片的厚度（晶体的完善过程）从而降低成核位垒，另一方面有足够的材料和时间

进行增厚点成核及生长。 

图 5.8b-f 中片晶内部均有空洞的产生，且主要分布于树干部位。由于片晶树干

部位厚度较小，而片晶在退火过程中又会逐步完善，使自身厚度增大，这就需要

消耗一定的高分子材料。如果在此过程中，并没有外界材料的流入，势必要消耗

晶体内部的材料，从而使某些位置高度将降低，直至形成空洞。这个过程与 NIF

晶体的减薄过程类似[33]，即从 NIF 晶体到厚度逐渐减少至零（孔洞）的转化。孔

洞的出现也进一步确证了晶体内部材料的缺乏导致成核困难，从而无法形成增厚

粒子。 

从这些实验现象的描述中可见，片晶初始表面粗糙度对增厚影响显著。为了观

察到增厚粒子在片晶内部成核的现象，必须选择厚度均一，表面粗糙度尽可能小

的 IF(1)片晶区域，而避免选择图 5.5a 和图 5.8b-f 中表面粗糙度大或者存在空洞的

IF(1)片晶。 

 

5.4 片晶增厚中的成核动力学 

由 5.2 节以及上一章的讨论，我们可以将 IF(1)片晶增厚过程看作一个成核生长

过程。在这一节我们讨论增厚过程的成核动力学。测量成核速率主要采用统计体

系中增厚粒子数的方法，因此选取合适 AFM 扫描范围是关键。如果 AFM 扫描范

围过小，图片包含的增厚粒子数目太少不适于统计；而当 AFM 扫描范围太大时，

受横向分辨率限制，增厚粒子只能在生长一段时间达到一定尺寸后才能被观察到。

为了确定合适的扫描范围，我们测量了增厚粒子高度刚达到 IF(0)片晶厚度时的尺

寸。如图 5.9 所示，HPEO2000 IF(1)片晶在退火时其中的增厚粒子刚达到 IF(0)片

晶厚度时的典型的直径大小约为 60 nm。如果我们要在某 AFM 扫描范围内能分辨
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出这个增厚粒子，必须使其在高度图中至少包含 4 个像素点，于是 AFM 横向分辨

率必须达到 60/4=15 nm/pix。在我们的实验中，为了满足时间分辨率的要求，我们

通常将 AFM 图像的像素分辨率通常取为 256256。对应上述横向分辨率，则扫描

范围可以确定为 25615≈3.8 m。在本小节中如未加说明，AFM 均在 3.8 m3.8 

m 范围下扫描。 

 

 

(a) 

 

(b) 

 

(c) 

图 5.9 HPEO2000 IF(1)片晶在不同温度退火时增厚粒子刚达到 IF(0)片晶厚度时的尺寸。退火温

度：(a) 28.0 º，(a) 30.0 º，(a) 32.0 º。图像尺寸均为 500 nm500 nm。 

 

经典成核理论定义对于半径大于 R 的粒子，其成核速率为 

 
( , )

( , ) nd R t
I R t

dt


  (5.3) 

其中n(R, t)是在 t 时刻粒子尺寸大于 R 的粒子数密度。I 一般取n 随时间线性生长

阶段的值。如果体系中 t 时刻包含 n(t)个尺寸超过 R 的粒子，体系的容量为 A，对

于二维成核，A 即表示面积，那么体系的粒子数密度为 

 
( )

( , )n

n t
R t

A
   (5.4) 

同时它也满足 

 
1

( , ) ( , )n
R

R t f r t dr
A




   (5.5) 

其中 f(r, t)为在 t 时刻体系中粒子粒径分布函数。典型的粒子数密度函数（对 t）在

初始阶段内保持为 0，称为体系的诱导期（induction time 或 induction period 或 time 

lag），随后单调增大，其变化速率逐渐加快，最后趋于稳定呈一直线。将n 后期
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的直线部分向下延长，交横轴于一点，此点对应时间即为 Frisch 诱导时间[34]
 ，而

直线斜率则由(5.3)式定义为体系的成核速率。 

 

 

(a) 

 

(b) 

图 5.10 (a) HPEO2000 IF(1)片晶在不同温度退火时增厚粒子数密度n 的演化。(b) 由n 线性增

长阶段测定的成核速率的温度依赖关系图。 

 

图 5.10a为 HPEO2000 IF(1)片晶在不同温度退火时增厚粒子数密度对时间的关

系图，其中时间零点定在体系恰好到达退火温度的时刻。由于统计的时间段处于

增厚过程的中前期，在计算n 时忽略了片晶面积的变化。AFM 扫描范围为 3.8 

m3.8 m，所以能够观察到的增厚粒子最小尺寸 R=60 nm。可以看到n 的变化符

合经典成核理论所描述的成核过程。升高退火温度，体系的诱导时间缩短，而成

核速率也逐渐变大，这与上一章中的结果也是一致的。将成核速率的对数值对退

火温度的倒数作图（见图 5.10b）可得一线性关系，即两者满足阿伦尼乌斯定律， 

 

*W

kTI Ae


  (5.6) 

其中 W
*可理解为活化能。在这个体系中，W

*的大小为 129.7 kJ/mol。有趣的是，

成核速率与温度这种依赖关系颇为特殊，与通常成核体系的 exp(-T
2
)依赖关系完

全不同。再者，这一体系的成核速率随着温度升高而增大，也与普通成核体系的

行为正好相反。为了理解这种特殊的温度依赖性，我们将在下一章利用计算机模

拟方法进行详细研究。 
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(a) 

 

(b) 

图 5.11 (a) HPEO3000 IF(1)片晶在不同温度退火时增厚粒子数密度n 的演化。(b) 由n 线性增

长阶段测定的成核速率的温度依赖关系图。 

 

HPEO3000 IF(1)片晶的增厚行为与 HPEO2000 体系是类似的，只是退火温度相

应升高。这是由 HPEO3000 IF(1)片晶熔点较高导致的。增厚过程在越靠近 IF(1)片

晶熔点退火时成核速率越快，因此，我们可以再实验允许的测量时间内测量增厚

成核速率。图 5.11a 中我们统计了 4 个退火温度下体系的增厚粒子数密度，并由线

性增长部分求得体系的成核速率，结果示于图 5.11b。体系在 50.0 ºC 退火时，由

于该温度已经超过了 IF(1)片晶的熔点（48.2 ºC），增厚粒子成核的同时还伴随着

IF(1)片晶的熔融，已经无法用经典成核理论来描述，故没有测得该温度下的成核

速率。根据图 5.12b 中的线性拟合求得体系增厚的活化能为 447.3 kJ/mol，大于

HPEO2000 体系的活化能值。Cheng 等人[8]
 研究了低分子量 PEO 在本体中的增厚

行为，他们发现随着分子量的增加，IF(1)片晶和 IF(0)片晶厚度差距拉大使增厚变

得困难。应用到我们的体系，对于 HPEO2000，IF(1)片晶与 IF(0)片晶厚度相差 6.3 

nm，而对于HPEO3000，IF(1)片晶与 IF(0)片晶厚度相差9.5 nm，可以推测HPEO3000

体系的活化能必然大于 HPEO2000 体系。 

 

5.5 增厚粒子的生长动力学 

在这一节中我们讨论增厚粒子的生长动力学。由 5.2 节的描述可知增厚粒子可

以在厚度和侧向尺寸两个维度上生长。以HPEO2000 IF(1)片晶在 26.0 ºC退火为例，
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其增厚过程的形貌演化参见图 5.12。在图 5.12a 中白色箭头指向的区域是在当前

AFM 分辨率下能观察到的最小尺寸的增厚粒子，其它图中的白色箭头指向了同一

个增厚粒子。可以看到增厚粒子的颜色随着退火时间逐渐加深，所占面积也在增

大，说明它在两个维度上的生长是同时进行的。 

 

(a) (b) 

(c) (d) 

图 5.12 HPEO2000 IF(1)片晶在 26.0 ºC 退火时增厚过程的 AFM 高度图。退火时间：(a) 7.0 min，

(b) 20.2 min，(c) 35.9 min，(d) 50.8 min。图像尺寸均为 800 nm800 nm。 

 

增厚粒子为近似圆形，可用沿增厚粒子最大厚度处的高度截面曲线表征其形状

和尺寸。截面曲线中的峰就是增厚粒子的一个剖面，峰值是增厚粒子的最大厚度，

其尺寸可用半高峰宽表示，可近似认为是增厚粒子的直径。图 5.13a 给出了图 5.12

中箭头指向的增厚粒子在不同退火时间时沿最大厚度处的截取的一系列高度截面

曲线，图中 x=0 位置即是增厚粒子最大厚度位置，图 5.12d 的白色虚线给出了一个

具体的截取位置。高度截面曲线图使我们可以把增厚粒子的生长过程分为三个阶
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段。在退火 7.0 min 时，位于 x=0 处的增厚粒子与周围的基线难以区分，在随后的

很长一段时间内峰高和半高峰宽均没有太大变化，此为第一阶段。第二阶段从 47.9 

min 开始，x=0 处峰高变大，峰形变得较为清晰，之后增厚粒子在厚度和侧向尺寸

上迅速增大，到 59.9 min 时转入第三阶段。此时增厚粒子的厚度达到 IF(0)片晶的

厚度，不可能继续增大，而侧向尺寸则可以继续生长，此时增厚粒子剖面图表现

为一平台向两侧展开。 

 

 

(a) 

 

(b) 

图 5.13 增厚粒子的 AFM 高度图截面曲线。(a) HPEO2000 IF(1)片晶在 26.0 ºC 退火，(b) 

HPEO3000 IF(1)片晶在 44.0 ºC 退火。 
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图 5.13b是HPEO3000 IF(1)片晶在增厚过程中某个增厚点的截面曲线随时间的

演化图，与 HPEO2000 是极为相似的，但 x=0 处峰的演化过程似乎更为清晰。在

5.2 min 到 18.9 min 之间基本是无规涨落；21.2 min 发育出峰之后，峰形变化明显，

峰高和峰宽均有规律的增大，43.7 min 后高度达到 IF(0)片晶厚度，平台开始出现，

增厚进入第三阶段。 

 

5.5.1 增厚粒子厚度的生长动力学 

按照图 5.13 的给出的测量结果，我们可以读出 x=0 的高度作为增厚粒子厚度，

并将其对时间作图可得图 5.14。从图 5.14 可知，在每个退火温度下曲线都呈 S 形，

并且随着温度升高，曲线的变化加快。增厚粒子厚度的这种生长模式与文献报道

是非常相似的。然而文献中的增厚实验一般在本体中进行，并且片晶厚度值基本

是由 SAXS 实验测定的，所测厚度为空间平均的结果。如果本体中片晶也按增厚

粒子成核的方式发生增厚，那么用 SAXS 测定的值并不能反映某个粒子的厚度变

化，而可能是处于不同增厚阶段的增厚粒子厚度的一个平均结果，也就是说在厚

度变化曲线中也包含了体系中所有增厚粒子成核过程的信息。既然两种独立的实

验给出类似的结果，我们有理由认为，在本体中，增厚过程要么是以增厚粒子成

核方式进行，这就要求所有增厚粒子同时从体系中成核出来（athermal 过程），要

么是以片晶整体为单位同时增厚。 

我们在第一章已经介绍过前人提出的一些增厚机理，包括 Sanchez 等人[4, 5]
 的

不可逆动力学机理、Hirai 和 Peterlin 等人[2, 3]
 的增厚成核机理以及 Ichida 等人[6]

 的

成核加熔融-再结晶相结合的增厚机理。这些机理均存在某些缺点，比如 Sanchez

不可逆动力学机理提出的“相关体积”模型无法经由实验证实；Hirai 成核机理缺

乏温度依赖性，无法解释温度升高增厚加快的现象；Peterlin 成核机理虽然能够反

映温度依赖性，但是链段在片晶中的活化能无法测量；Ichida 机理依赖于计算机模

拟而无解析解。而增厚过程是否一定需要熔融-再结晶也值得商榷（至少在我们的

实验中未观察到这一过程）。在此，我们提出一种新的增厚成核机理，它能较圆

满解释增厚粒子厚度变化随时间的 S 形演化和厚度变化速率与温度的关系。 
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(a) 

 

(b) 

图 5.14 IF(1)片晶在不同温度退火时增厚粒子最大高度的演化。(a) HPEO2000，(b) HPEO3000。 

 

假设厚度为 l 的片晶，在其中增厚的核为长方体形，相对于母相片晶，其厚度

为 c0（一个重复单元在晶格中的长度，对于 PEO 片晶，c0=0.2783 nm），底面为

正方形，x 为边长。片晶发生增厚时，侧表面积增加，而上下表面积减小，并且增

厚粒子侧表面上的单体单元损失了晶格中的配位数。侧表面积的增加可近似为增

厚核四个侧表面积之和 4xc0，使体系能量升高 4xc0，为侧表面自由能。上下表

面积的减小可用增厚前后片晶质量守恒关系求得，即 

 2 2

0 0( )x l x l c   (5.7) 

其中 x0 为增厚前片晶所占的面积。于是体系由于上下表面积减小能量降低了 

 2 2 20
0

2
2( ) e

e

c
x x x

l


   (5.8) 

其中e 是上下表面自由能，其值远比侧表面自由能大[1]
 。假设在增厚粒子侧表面

上暴露的单体单元由于配位数减少而失去结晶自由能，这样的单体单元共有 4x/
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个，为相邻“晶杆”间的距离。于是体系能量升高了(4G/)x，其中G 为结晶自

由能。综合以上三种作用，体系在增厚前后的自由能变化可写为 

 20
0

2
4( ) ecG

F c x x
l







     (5.9) 

F 为二次函数，具有这种形式的自由能变化过程是一个典型的二维成核过程，其

临界核尺寸对应于F 取极大值的位置，可通过令F 对 x 的导数为 0 求得，即 

 0
0

4
4( ) 0ecd F G

c x
dx l






 
     (5.10) 

体系的临界核尺寸为 

 
0

*
e e

G
x l

c



  

 
  
 

 (5.11) 

将上式代入(5.9)式可求得体系增厚必须克服的成核位垒 

 

2

0

0

2
*

e

c G
F l

c


 

 
   

 
 (5.12) 

按Hirai等人的假设[1]
 ，此时体系的增厚速率可用Turnbull-Fisher速率表达式[35]

 给

出， 

 

2

0

0

2

e

c G
l

kT cdl NkT
e

dt h


 

 
  

   (5.13) 

结晶自由能可在熔点附近一级近似展开为 

 
f

m

h
G T

T


    (5.14) 

其中T=Tm-T 为过冷度，Tm为片晶熔点。 

在靠近片晶熔点进行退火增厚时，G 很小，在(5.13)式中可忽略G 的平方项

并结合(5.14)式，(5.13)式可简化为 

 

2
0

421 f

e e m

hc
T l

kT Tdl NkT
e

dt h



  

 
   

 
   (5.15) 

此式与 Hirai 等人得到的表达式是类似的，增厚速率均与厚度的指数呈正比，但是

此处指数项中多了与温度的关系，这点与 Sanchez 等人的表达式又是一致的。所以



第五章 高分子片晶重组过程的实验观察 

151 

 

可以认为我们推导的表达式综合了 Hirai 与 Sanchez 的结果，不仅能够描述厚度随

时间的变化，也能描述增厚速率与时间的关系。 

 

(a) (b) 

(c) (d) 

图 5.15 IF(1)片晶增厚过程中增厚粒子厚度与时间对数的关系(a, c)以及增厚速率与温度的关系

(b, d)。(a-b) HPEO2000，(c-d) HPEO3000。 

 

具体运用到我们的体系，先将(5.15)式积分得到厚度与时间的关系如下 

 0
ln( ) 1 1

ln( )
bHbA

H t e
b b bA

    (5.16) 

其中用 H 表示增厚粒子厚度（以 IF(1)片晶表面为基准测量得到），A=NkT/h，b

由下式定义 

 
2

0
421

(1)

f

e e m

hc
b T

kT T



  

 
   

 
  (5.17) 
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不难看出，(5.16)式的函数形式与 Hirai 等人的表达式是相同的，即增厚粒子的厚

度与时间的对数成正比。然后将图 5.14 中数据以 H 对 lnt 方式重新作图，在 t 较大

时应该得到一系列直线，结果示于图 5.15a 和 c。以 HPEO3000 为例，除了退火温

度为 50.0 ºC 以外，其余直线的斜率均随着退火温度的升高而增大。因为 50.0 ºC

已经高于 IF(1)片晶的熔点，所以(5.16)式不再适用，也就不会符合上述规律。直线

斜率的倒数即是 b 的值，将 b 对退火温度的倒数作图也可得一条直线，如图 5.15d

所示。通过显式的代入T=Tm-T，可将 b 的定义式改写为 

 
2

0
4 42 1f f

e e e m

h hc
b

k k T kT

 

    

  
   
 

 (5.18) 

可见 b 与 1/T 确为线性关系。直线在纵轴上的截距为-4hf/ekTm(1)，已知

Tm(1)=48.2 ºC，NAhf=8652.6 J/mol，NAk=8.314 J mol
-1

 K
-1，用每个晶杆垂直链轴

方向的截面积等效为正方形求得，=0.463 nm，于是可用图 5.15b 中线性拟合结果

求得e 的值。图 5.15b 中拟合得到的截距数值-b0=-13.58，那么按下式 

 0

4

m

e f

b kT

h







 (5.19) 

计算得到的e 值为 0.485。在增厚过程中，片晶厚度为非整数次折叠，上表面基

本为折叠链表面，Kovacs 等人[24]测得 PEO 片晶折叠链表面的表面自由能e 为 2.88 

kJ/mol。因此可计算 PEO 片晶侧表面自由能为 1.40 kJ/mol。在先前的研究中，这

个数值通常只能通过 PEO 的结晶数据或经验公式获得。比如用 Lauritzen 和

Hoffman 提出的经验公式=0.1hf(ab)
1/2，可得11.1 erg/cm

-2，对于 PEO 片晶表

面 1 erg/cm
-2

=0.129 kJ/mol
[24]，于是=1.43 kJ/mol，这个值和我们得到的 1.40 kJ/mol

几乎完全相同。Point 和 Kovacs
[36]曾利用分子量为 150000 g/mol 的 PEO 结晶生长

速率求得=1.29 kJ/mol，与我们在此得到的值相近。但从 PEO 熔体均相成核数据

得到的3.87 kJ/mol
[37]

 和从低分子量PEO结晶生长速率得到的 0.1~0.6 kJ/mol
[36]

 与

我们的实验结果相差较大。 

在 HPEO2000 体系中，退火温度在 32.0 ºC 时 H-lnt 直线斜率开始下降，表明

HPEO2000 IF(1)片晶的熔点低于 32.0 ºC。在 5.2 节中我们曾推测出 HPEO2000 IF(1)

片晶熔点高于 30.5 ºC，所以 HPEO2000 Tm(1)的一个合理值为 31.2 ºC。从图 5.15b
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给出的拟合后的-b0=-12.80，利用(5.19)式计算得到e 值为 0.433，此数值与

HPEO3000 体系得到的值比较接近，表明我们提出的方法是自洽的。根据以上比值

可计算得值为 1.25 kJ/mol。 

 

5.5.2 增厚粒子侧向尺寸的生长动力学 

片晶增厚过程中，伴随着增厚粒子厚度的变化，增厚粒子的侧向尺寸也在不断

增大。那么增厚粒子的侧向尺寸具体是如何变化的呢？图 5.16 是从图 5.13a 中测

得的不同退火时间下增厚粒子的半高峰宽与时间的关系图。与增厚粒子厚度的生

长划分为三个阶段不同，在我们实验观察的时间范围内，其侧向尺寸的生长可划

分为两个阶段。第一阶段中增厚粒子的侧向尺寸在 10 到 20 nm 之间波动，没有明

显的增长趋势。值得注意的是，这一阶段结束的时间正好与厚度变化过程的第一

阶段结束的时间，两者均为 47.9 min（见图 5.16），可以认为在这段时间范围内，

增厚粒子并未完全发育出，热涨落仅引起的一个局部片晶厚度的波动，反映了晶

杆在片晶内部的链滑移。 

 

 

图 5.16 HPEO2000 IF(1)片晶在 26.0 ºC 退火时增厚粒子侧向尺寸的演化。侧向尺寸为图 5.13a

中 AFM 高度图截面曲线中增厚粒子的半高峰宽。 
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第二阶段的时间范围对应于增厚粒子厚度生长过程的第二和第三阶段，此时侧

向尺寸进入线性生长阶段。在 59.9 min 时增厚粒子厚度即达到 IF(0)片晶厚度，进

入厚度变化的第三阶段，而侧向尺寸的生长并不受厚度变化停止生长的影响，仍

然按照之前的斜率继续线性生长。直线的斜率给出了增厚粒子在该退火温度下侧

向尺寸的生长速率，在此例中 v=2.04 ± 0.04 nm/min。 

 

  

图 5.17 退火温度对侧向尺寸生长速率的影响。样品为 HPEO3000。(a) 增厚粒子侧向尺寸的演

化，(b) 生长速率对温度作图。 

 

通过测量不同退火温度下的侧向尺寸与时间关系，也可以研究侧向生长速率与

退火温度的关系。图 5.17a 为不同退火温度下增厚粒子侧向尺寸在第二阶段的生长

情况。从图中可以看到退火温度越高，直线的斜率也越大。将生长速率对温度作

图可得图 5.17b。与增厚粒子在厚度维度上的生长速率所不同的是，无论退火温度

低于还是高于 IF(1)片晶熔点，侧向生长速率总是随着退火温度升高而增大，表明

增厚成核及增厚粒子侧向生长这两个过程的生长机理是有区别的。增厚粒子在厚

度方向的生长可看作一个二维成核过程，而在侧向的生长则更接近于一个二维生

长过程。 

 

5.6 结论 

对于具有十分平整表面的HPEO3000和HPEO2000 IF(1)单层片晶，其在云母表

面的增厚可以按照在片晶内部产生增厚粒子的独特方式进行。增厚粒子在片晶内
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部的产生和发育是一个成核生长过程。成核速率随着温度升高而增大，并满足阿

伦尼乌斯定律。增厚粒子可在厚度和侧向尺寸两个维度同时生长。厚度方向的生

长过程可用增厚成核机理来描述，生长速率指数与退火温度的倒数成正比。侧向

生长过程则是一个典型的二维生长过程，生长速率随退火温度升高而增大，并且

不受IF(1)片晶熔点的影响。 
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第六章 高分子片晶重组过程的计算机模拟研究 

 

6.1 引言 

在我们的体系中，无论是第四章观察到的等温结晶时发生中的 S10 过程还是上

一章观察到的退火中的片晶重组过程，增厚均以增厚粒子在 IF(1)片晶内部成核生

长的独有方式进行，这是我们的实验与其他工作相比最重要的发现。通过与经典

的二维成核过程类比，我们的实验证实了前人提出的成核机理[1-3]。在上一章中我

们还通过分析 AFM 高度图得到了增厚过程的动力学信息，其中最为特殊的一个动

力学性质是增厚粒子的成核过程表现出反常的温度依赖性：成核速率随着温度升

高反而增大。Peterlin 等人[2, 3]
 的解释是增厚需要借助于高分子链在片晶内的链滑

移，而链滑移的发生需要克服一定的活化能，此活化能随着温度升高而下降，从

而导致成核速率在升温时增大。然而他们所说的成核速率实际上是指片晶在厚度

方向上生长过程的速率（具体请见 5.5.1 节的讨论）。此外，他们在讨论中均将增

厚的核假设为长方体形，且在厚度方向是固定的，这与我们在上一章实际观察到

的增厚粒子的真实形状存在较大差别。 

进一步考察我们体系中增厚粒子的形状，不难发现它与 IF(1)片晶母相的界面

是曲线形的，这不满足经典成核理论关于新相与母相具有尖锐界面的假设[4]
 ，表

明我们所研究的增厚过程实际上是一个非经典的成核过程，用经典成核理论来处

理可能会出现较大偏差。由于具有曲线界面的成核过程在分析方法上研究非常困

难，近年来人们发展了密度泛函理论（DFT）[5-7]
 ，蒙特卡洛模拟（MC）[8-10]

 、

分子动力学模拟（MD）[11-16]
 和相场理论（phase field theory）[17-20]

 等计算机模拟

或数值计算方法来研究这种非经典的成核过程。其中，相场理论作为一种粗粒化

的半经验方法，能够在介观尺度（mesoscale）上描述体系形貌演化过程，特别适

合于研究微结构演化，图案形成等过程[18]
 ，同时相场理论也被证明适用于均相成

核[21]
 、异相成核[22]

 、晶体生长[23]
 等相转变动力学过程。基于相场理论的计算机

模拟方法因对体系进行粗粒化，大大减少了计算量，能够节约大量的计算成本和

时间。因此，相场理论在过去二十年中迅速发展为模拟微结构演化过程最为强大
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的工具之一[20]
 。最近，人们也将相场理论引入到高分子结晶[24-27]

 和相分离过程[28]
 

的研究当中。比如，Kyu 等人用含时金斯堡-朗道方程（model C）模拟了高分子结

晶形成靶形球晶（target spherulite）和螺旋球晶（spiral spherulite）的过程[25, 27]
 ，

他们还用含时金斯堡-朗道方程（model A）模拟了方形、菱形和曲边形高分子单晶

的形成过程[26]
 。又比如 Zhou 等人[28]

 也用相场理论研究了高分子液液相分离体系

中的结晶动力学过程。 

在本章中，我们首次将基于相场理论的计算机模拟方法应用到片晶增厚的研究

中。我们希望达到两个目的：（1）通过计算机模拟重现上一章的实验结果，并据

此深入理解增厚过程机理。（2）演示我们体系的增厚过程可以作为研究非经典成

核过程的一个理想模型体系。我们将首先介绍通过建立单层片晶的粗粒化模型构

造出体系的自由能泛函。然后，介绍如何在片晶体系中应用相场理论描述体系中

序参量的演化，接下来讨论如何用计算机模拟方法解相场方程以及如何选取相关

参数，最后对计算机模拟结果进行了定量分析，并与实验结果进行对照。据此我

们给出了对增厚过程新的认识。 

 

6.2 片晶的粗粒化模型 

相场理论方法用含时金斯堡 -朗道方程（ time-dependent Ginzburg-Landau 

equation，TDGL）描述体系中序参量的演化以及体系自由能相应降低的过程[20]
 。

体系自由能泛函通常取如下形式 

 2( ) [ ( ) | | ]
2

k
F f dr      (6.1) 

文献中称为金斯堡-朗道-威尔森自由能泛函（Ginzburg-Landau-Wilson free energy 

functional）或朗道自由能泛函[29]
 ，其中 r 为空间位置矢量， ( )r  表示 r 处的序

参量（order parameter），又被称为相场变量（phase field variable）。朗道自由能

泛函由局部自由能密度函数 f()和梯度自由能函数 k||
2
/2 两项构成。前者与体系

的本体自由能相关，后者则与体系的界面自由能相关。 
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本体自由能项要求具有双势阱结构，函数的两个势阱分别代表体系的两个平衡

相态。只要满足双势阱结构，f()可以采用多种函数形式，图 6.1a 给出了最为简单

的一种，它的表达式如下 

 2 2( ) (1 )V     (6.2) 

这时 f()是对称的， =±1 处的两个相具有相同的能量。如果表示两组分体系中某

一体系的体积分数（质量分数），那么通过设定体系的初始分布即可研究体系的

相分离过程。若处于函数两个拐点之间的区域（critical quench），体系将以 spinodal 

decomposition 机理分相，而处于函数拐点与极小值点之间时（off-critical quench），

体系将以成核机理分相。可见相场理论是研究这两种分相机理的有力工具。 

 

 

(a) 

 

(b) 

图 6.1 典型的局部自由能密度函数[29]。 (a)对称的双势阱函数，(b)不对称的双势阱函数。 
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相场理论也可以用于研究具有不对称局部自由能密度函数的体系。如图 6.1b

中的双势阱函数，1 相的能量高于2 相，此时1 相处于亚稳态。对于单组分体系，

取体系的密度（或结构参数），以此函数作为 f()的相场理论可研究结晶、熔融

和汽液相转变等一级相转变过程。 

在我们所研究的片晶增厚体系中，IF(1)片晶相对于 IF(0)片晶来说处于亚稳态

这一事实已为人所公认[30]
 。由此自然可想到体系可能具有双势阱函数形式，其中

IF(1)相对应图 6.1 中序参量1 相，而 IF(0)相对应序参量2 相，因此这一体系的

IF(1)-IF(0)的转变可以用相场理论方法来研究。与先前的一些工作中任意选取一个

满足双势阱形式要求的局部自由能密度函数的做法所不同的是，我们希望通过分

析片晶结构建立分子模型而后用物理参数直接构造自由能泛函。在本节我们将简

要介绍如何构造折叠链片晶体系的局部自由能密度函数和梯度自由能函数。 

 

6.2.1 序参量 

要构造体系的自由能泛函首先必须定义其变量，即序参量。序参量一般选取能

区别体系所处相态并且较易被实验直接观察的特征物理量。考察 IF(1)片晶、IF(0)

片晶和增厚粒子这三种状态，不难发现他们之间最重要区别是它们的厚度，IF(0)

片晶和 IF(1)片晶的厚度分别为 l0 和 l0/2，而增厚粒子的厚度并不均一，可以取 l0/2

到 l0 之间的任何值。于是我们可以将序参量定义为 

 
0

l

l
   (6.3) 

采用这种形式的好处是约化为无量纲的变量，其值处于 1/2 到 1 之间，其中 =1/2

对应 IF(1)片晶，=1 对应 IF(0)片晶。假设高分子聚合度为 N，而每根晶杆所含的

单体单元数位 L，那么又可表示为 

 
L

N
   (6.4) 

注意由于 l 可取任意实数值，L=l/c0不一定只取整数（c0 为晶格中重复单元的长度）。 

接下来我们对片晶体系进行粗粒化处理。如图 6.2 所示，PEO 折叠链片晶由垂

直于片晶上下表面的晶杆和近邻晶杆之间的链折叠组成。晶杆在平行于片晶上下
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表面方向（以后简称为横向）的运动幅度非常小，而在垂直于片晶上下表面的链

轴方向（以后简称为纵向）可以进行链滑移运动并能通过与邻近晶杆的协同作用

导致高分子链的长程迁移[31-34]
 。可见晶杆的纵向性质是重要的。如果忽略晶杆在

横向的偏移，可以认为它被限制在一个纵向的管中运动，而描述这个运动用晶杆

厚度这一个参数已经足够。于是我们可将一个晶杆等效为二维平面上的一个格点，

格点的值可用晶杆的厚度与 l0 的比值即序参量来表示。 

 

 

图 6.2 PEO 片晶的粗粒化模型。右上角为 PEO 晶体单斜晶胞结构示意图，晶胞参数 

 

经过这种粗粒化处理，单层折叠链片晶被映射到一个二维平面上，二维平面上

的每个格点对应片晶中的一根晶杆。又因为晶杆方向与 PEO 晶体的 c 轴方向是一

致的，二维平面上的格点按照图 6.2 右上角所示的晶胞结构进行排列。对照 PEO

晶体的晶胞参数可知，a*=asin=0.656 nm，b=1.304 nm≈2a*，a0=a*/√2=0.464 nm。

注意高分子链在 PEO 片晶中是沿着(120)面折叠的，即链折叠处在图 6.2 标注 a0 的

虚线所连接的两个晶杆之间[35]
 。如果某个格点的值改变，则表明当前晶杆通过

链滑移运动从周围晶杆获得（增厚过程）或失去（减薄过程）结晶链段。 
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6.2.2 构造自由能泛函 

朗道自由能泛函由局部自由能密度函数和梯度自由能函数构成。基于上一小节

建立的二维片晶模型，局部自由能密度即指单位晶杆所具有的本体自由能，梯度

自由能则是单位晶杆表面上的表面自由能。平均来看，单位晶杆的本体自由能主

要包括四部分：结晶自由能，处于无定形态的链折叠所引起的自由能升高，由端

基在片晶内部产生晶格缺陷引起的自由能升高和晶杆在片晶中沿链轴方向的链滑

移运动压缩或拉伸链折叠部分所引起的自由能升高。而梯度自由能函数可直接通

过片晶表面积与表面自由能相乘获得。以下分别介绍这些自由能函数的具体表达

式。 

 

6.2.2.1 局部自由能泛函 

首先考察局部自由能密度函数的结晶自由能部分。在片晶中，单位单体单元所

含的结晶自由能记为 -g<0，那么序参量为 的晶杆所含的结晶自由能为

L(-g)=-Ng。为了计算方便，我们将 IF(0)片晶中晶杆的能量选为零点。那么以

此为基准的晶杆的能量为-Ng-(-Ng)=(1-)Ng。如果退火温度离平衡熔点 Tm
0

较远，可使用 Hoffman 等人[36]
 推导的近似式将g 表为熔融焓与温度的函数如下 

 0

0 2
( )

( )

f

m

m

h
g T T T

T


    (6.5) 

于是单位晶杆的结晶自由能函数的最终形式为 

 0

0 2
( ) (1 ) ( )

( )

f

c m

m

N h
f T T T

T
 


    (6.6) 

接下来让我们来求局部自由能密度函数的链折叠自由能和缺陷自由能。由于我

们选取了 IF(0)片晶的晶杆为能量零点，那么链折叠自由能和缺陷自由能就是链折

叠和缺陷的引入导致体系能量升高的值。链折叠处于无定形态，它使体系损失了

结晶自由能，假设一个链折叠包含 Nf 个单体单元，那么它使体系能量升高了 

 ( )fN g    (6.7) 
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同样地，由于链端基处于片晶内部破坏了晶格结构，引起的晶格缺陷导致体系能

量升高为 

 2( )g    (6.8) 

 

 

(a) 

 

(b) 

图 6.3 不同厚度的片晶中高分子链可能采取的排列构型。(a) =2/3，(b) =3/4。 

 

对于值不同的片晶，其内部的高分子链发生折叠的方式是不同的。图 6.3 为

值为 2/3 和 3/4 时所对应的高分子链在片晶中的构型示意图。=2/3 时，高分子链

在片晶中进行一次折叠，其中一段构成完整的一根厚度为 N的晶杆，而剩下那一

段的长度不足以形成一根完整的晶杆，只能与另外一根高分子链的同样一段共同

组成一根晶杆。此时两根高分子链正好形成三根完整的晶杆，如图 6.3a 所示。我

们可以认为 =2/3 的片晶是由这样排列的两根高分子链为基本单元进行周期性重

复排列而成的。那么单位晶杆所含的折叠链数或缺陷数可直接从基本单元中求得，

对于=2/3 的片晶，单位晶杆的链折叠数 2/3，单位晶杆的缺陷数为 1/3。图 6.3b

给出了=3/4 的例子，此时也容易求出单位晶杆的链折叠数位 3/4，单位晶杆的缺

陷数为 2/4=1/2。一般地，对于为有理数的情形，一个基本单元由 n 根高分子链构

成，其中共有 m 根晶杆，如果忽略链折叠所含的单体单元数，我们有如下关系式 

 nN mL  (6.9) 

n，N，m 和 L 均为整数。结合的定义式(6.3)可知 
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L ng

N mg
    (6.10) 

其中 g 为 L 和 N 的最大公约数。已知值，即可通过上式求出 n 和 m 的值，表明 n

和 m 均为的函数：n=n()，m=m(。这样的一个基本单元分别含有 m-1 个链折叠，

那么单位晶杆的链折叠数为 

 
1m

P
m




  (6.11) 

一个基本单元含有 n 根高分子链，共有 2n 个链端基，除 2 个被排除到片晶上下表

面外，共有 2n-2 个端基在片晶内部形成 n-1 个缺陷，因此单位晶杆的缺陷数为 

 
1n

P
m




  (6.12) 

若为无理数，需要无穷多根高分子链才能排列成一个基本单元，即 n→∞，m→∞，

所以可简化为 

 1P   (6.13) 

 P   (6.14) 

综合以上结果，单位晶杆的链折叠自由能最终可写为 

 ( )f P    (6.15) 

而单位晶杆的缺陷自由能最终可写为 

 ( )f P    (6.16) 

若晶杆在片晶中固定不动，则由上述三项即可构成局部自由能密度函数。但是

我们已经知道晶杆在片晶中可以沿链轴方向运动，同时压缩或拉伸晶杆所连接的

链折叠，这就引起了产生额外的能量升高。我们引入 Zachmann 等人[37]
 的链折叠

模型计算了这部分能量值。他们的链折叠模型可用图 6.4a 的示意图来表示。折叠

部分含有 Nf 个单体单元，均处于无定形态，并假设可用自由连接链模型来描述。

根据 Zachmann 等人的推导，写出末端距为 h 的链折叠的熵为 

 

* *( , ) ( , ) ( , )
( ) ( ) ln ln 6

( ) ( )

p f V f f

l f m f B B

p f V f

f N h f N h P N h
S N S N k k

f N f N

 
   

  

 (6.17) 

按 Zachmann 的结论可知，式(6.17)中除了 P(Nf,h)与 h 有关外，其余均与 h 无关。 
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(a) 

 

(b) 

图 6.4 Zachmann 链折叠模型示意图[37]
 。(a)链折叠处于平衡状态，(b)链折叠被上升的晶格压

缩。浅色圆表示处于结晶态的链段，黑色圆表示链折叠中的无定形链段。 

 

我们将与 h 无关的项合并得 

 
2

0

3
( , ) ( ) ( )

2( 1)

B
l f m f f

f

k
S N h S N S N h

N
  


 (6.18) 

另一方面，含 Nf 个单体单元的链折叠的焓可以写作 

 ( ) ( ) ( )l f g f m fH N N H N   (6.19) 

其中 Hm(Nf)表示 Nf 个单体单元处于熔体状态下的焓值，而 σg(Nf)则是 Nf 较小时，

链折叠中含有 gauche 等高能构象时的额外焓值。于是链折叠的自由能为 

 2

0

( , ) ( ) ( , )

3
( )

2( 1)

f l f l f

B
f

f

F N h H N TS N h

k T
h F N

N

 

 


 (6.20) 

其中已经将与 h 无关部分并入 F0(Nf)。根据(6.20)式，改变链折叠末端距所产生的

沿末端距矢量的力为 

 
( , ) 3

( )
1

f B

f

F N h k T
f h h

h N


 

 
 (6.21) 

上式表明这种作用力满足胡克弹簧定律，即它是一种弹性力。若片晶中某根晶杆

突然发生增厚，长度从 z0 变为 z，如图 6.4b 所示，此时末端距变大，链折叠所能

达到的构象数减少，在末端距矢量方向产生一个力的作用，大小由(6.21)式给出。

然而我们只关心竖直方向的力，于是取该力的数值分量得到 
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3

( ) ( )
1

B
z

f

k T
f r f h r

N
 


 (6.22) 

它的大小可以对上式取模得到，即 

 0

0

3
( ) ( )

1

B

f

z zk T
f z f r

N c

 
   

  
 (6.23) 

那么晶杆从 z0 位置增厚到 z 位置时，链折叠对晶杆做功，能量储存到链折叠的弹

性势能中去，其大小可由(6.23)式给出的力对路径积分获得， 

  
0

2

02

0

3
( ) ( ') '

2( 1)

z
B

z
f

k T
V z f z dz z z

N c
  

  (6.24) 

利用 z=c0N可将 V 表达为的函数，其最终形式为 

  
2

2

0 0

3
( , )

2( 1)

B

f

N k T
V

N
    


 (6.25) 

这是一个二次函数形式的势阱。函数在0 时到达势阱的底部。 

局部自由能密度函数由以上所讨论的四项能量组成，即 

 
0

0 0 0 0( ) min[ ( ) ( ) ( ) ( , )]cf f f f V 


          (6.26) 

注意到我们并没有直接将四项能量相加，而是将函数对0 取极小值后的值作为函

数值。其物理意义是，对于每个厚度为的晶杆，它总是采取能量上最有利的构型

存在于片晶中。如果链折叠和缺陷的密度太高，则使 V=0，此时0=。如果值离

某些有利的折叠形式（比如整数次，分数次折叠）很近，晶杆可以通过链滑移运

动改变当前的厚度到 V 的势阱内从而降低体系的自由能。由(6.26)式定义的自由能

函数没有解析表达式，只能通过数值计算的方法进行求解。在实际使用中，可将

该函数做成一张表备用，的精度可取 510
-4。具体数值计算方法由于篇幅限制不

作介绍，在此我们仅给出一个求解后的结果示于图 6.5 中，所涉及的参数将在 6.4

节介绍。可以看到，f()主要由一系列开口向上的抛物线以及连接它们的直线（近

似）所构成。抛物线和直线分别代表了0 和=0 两种情形。f()近似具有双势

阱的结构，两个最明显的极小值分别对应于 IF(1)片晶和 IF(0)片晶，并且 IF(0)片晶

的能量与之前选作能量参考点一致，其自由能为 0。因此我们已经成功构造出适用
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于相场方程的局部自由能密度函数，并且体系在二维格子上的局部自由能泛函可

写为 

 ( ) ( )local
S

F f dudv    (6.27) 

其中 u 和 v 为约化的坐标，与物理尺寸的对应关系为 u=x/a0，v=y/a0。 

 

 

图 6.5 局部自由能密度函数图。 

 

6.2.2.2 梯度自由能泛函 

梯度自由能主要来源于体系中的界面自由能。朗道自由能泛函中这一项与序参

量的梯度平方成正比，比例系数可由实验测量序参量在界面的分布函数（interface 

profile）确定。在我们的体系中，根据片晶粗粒化模型即可直接推得该项。 

首先考虑具有平整上下表面的单层片晶，如图 6.6 左所示，它的界面自由能可

写为 

 ( ) ( )e m e m
S

dxdy S       (6.28) 

其中e 是片晶与空气之间的表面自由能，m 为片晶与云母之间的界面自由能，S

为片晶上下表面的面积。注意上式忽略了片晶的侧表面自由能，这是因为片晶的

厚度只有几纳米到几十纳米，而片晶的横向尺寸一般为微米级别，片晶的上表面

面积要远远大于侧表面面积，再加上侧表面自由能总是小于上下表面自由能[1]
 ，

所以侧表面自由能相对于上下表面的自由能为一小量。 
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图 6.6 PEO 片晶上表面形貌示意图。 

 

然而上一章实验告诉我们片晶上表面总是具有一定粗糙度的，如图 6.6 右所示，

此时片晶上表面的面积增大，如果认为片晶与云母接触的表面仍然是平整的，并

且表面自由能与表面曲率无关，那么界面自由能仍可用上下表面面积乘以各自的

表面自由能求得，即 

 2[ 1 ( ) ]grad e m
S

F z dxdy      (6.29) 

其中 i j
x y

 
  

 
是梯度算符，第一项的积分相当于计算不平整的片晶上表面的

面积。继续假设片晶上表面的涨落具有很好的连续性，且其涨落幅度非常小（在

增厚粒子成核初期确实如此），那么 | | 1z  ，于是对(6.29)式进行一级近似后得 

 2( ) ( ) ( )
2

e
grad e m

S
F z S z dxdy


      (6.30) 

利用 x=ua0，y=va0 和 z=Nc0变换即可将上式映射到无量纲的二维平面格子上，最

后得到的梯度自由能函数项如下： 

 2( ) ( ) ( )
2

grad e m
S

b
F S dudv        (6.31) 

其中 

 2

0( ) eb Nc   (6.32) 

对照(6.1)式第二项可知，我们推导的梯度自由能函数与朗道自由能泛函所假设的梯

度自由能函数具有相同的形式，两者仅相差一个常数（与无关）(e +m)S。 
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6.3 相场理论在片晶增厚中的应用 

6.3.1 相场方程 

对于序参量不守恒的体系，可用如下的相场方程描述体系中序参量的演化， 

 
( )F

D
t

  




 


 (6.33) 

其中 D 为扩散系数。上述方程又被称为 TDGL 方程[29]
 或 Allen-Cahn 方程[38]。该

方程表明序参量的变化率正比于自由能泛函在泛函空间中的变化率。具有(6.1)式形

式自由能泛函的 TDGL 方程是一个确定性微分方程，若要描述体系的成核过程，

需要引入 Cook 噪音项[18, 39]
 ， 

 
( )

( )
F

D t
t

  





  


 (6.34) 

其中(t)是引入的噪音项，通常采用高斯白噪音(white noise)的形式，满足涨落耗散

定理（fluctuation-dissipation theorem）， 

 
' ' ' '

( , ) 0

( , ) ( , ) 2 ( ) ( )B

r t

r t r t Dk T r r t t



   

 

   
 (6.35) 

其中 kB 为玻兹曼常数。此方程即是 TDGL model A 方程[40]。 

 

6.3.2 描述片晶增厚过程的相场方程 

我们所研究的片晶一般为树枝状晶体，没有规则的形状，不适于直接用其进行

计算机模拟，我们可选取片晶内部的一个正方形区域为研究对象。如图 6.7a 所示，

片晶的总面积设为 S0，而选中的区域面积为 S。S 中的能量可写为局部自由能泛函

与梯度自由能泛函的和，即 

 ( ) ( ) ( )s local gradF F F     (6.36) 

其中 Flocal()和 Fgrad()分别由(6.27)式和(6.31)式给出。 

在区域 S 中如果发生增厚，周围高分子链的迁入使序参量的总和增加，表明计

算机模拟研究的体系内序参量是不守恒的，原则上可直接用上一小节介绍的 TDGL 
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model A 方程来描述。但是处理我们体系必须考虑一个特殊的限制。上一章的增厚

实验发现片晶面积在增厚点大量出现后发生明显的缩小，对于相同数量的高分子

链，IF(0)片晶所占的面积只有 IF(1)片晶的一半，这表明整个片晶的质量是守恒的。

考虑到这一点，我们必须引入一个拉格朗日校正因子 

 0

0

'
( )

S

S
    (6.37) 

其中 S0′为 t 时刻片晶的表面积。引入能量相似假定，即假设片晶的能量密度与位

置无关，那么片晶的总能量是区域 S 能量的倍，即 

 ( ) ( ) ( )sF F     (6.38) 

如果进一步假设片晶中单体单元数的面密度与位置无关，那么 S0′可以通过单

体单元数（质量）守恒求得。具体地，t=0 时刻区域 S 中的单体单元数面密度为 

 
0

0

( , )
S

u v dudv

S


 


 (6.39) 

其中0 为区域 S 中序参量的初始分布。在 t 时刻单体单元数面密度变为 

 
( , )

S
u v dudv

S


 


 (6.40) 

由于初始时刻与 t 时刻片晶中总的单体单元数守恒，即下式成立， 

 0 0 0 'S S   (6.41) 

联立以上三式及(6.37)式，可得 

 
0

0
( , )

( )
( , )

S

S

x y dxdyS

S x y dxdy


 







 (6.42) 

上式给出了实际使用的拉格朗日校正因子表达式，因为 S0和 S 在计算机模拟前选

定，则两个积分值可在计算机模拟过程中求出。 
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S0

S

S0

S

 

S0
’

S

S0
’

S

 

图 6.7 片晶整体 S0 和计算机模拟时在其中所选取的区域 S 的示意图。(a) t=0，(b) t=t。 

 

现在可以应用 TDGL model A 来描述我们的体系，结合(6.34)式和(6.38)式可得

经过质量守恒校正的相场方程如下， 

 
[ ( ) ( )]

( )sF
D t

t

   





  


 (6.43) 

其中(t)仍满足(6.35)式。 

下一步我们将上式中的变分简化为微分方程。首先使用变分的链式法则得 

 
( )s s

s

F F
F

   


  
   (6.44) 

对于上式中的第一项，它是标准的自由能泛函变分，结合(6.27)式，(6.31)式和(6.36)

式，容易求出其表达式为 

 2( )sF f
b

 


 


  


 (6.45) 

其中第一项为局部自由能泛函的变分，第二项为梯度自由能泛函的变分。对于(6.44)

式的第二项，只要注意到以下变分成立， 

 
[ ( , ) ]

1S
u v dudv 





 (6.46) 

那么容易验证如下变分结果也同样成立， 

 
( , )

S
u v dudv

 

 
 


 (6.47) 

将(6.44)式，(6.45)式和(6.47)式代入(6.43)式，我们最终得到不含变分的相场方程 
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2( )

( )
( , )

S

f F
b t

t u v dudv


 
  

  

 
     
 

 
 (6.48) 

 

6.4 计算机模拟片晶增厚过程 

上节中最后得到的相场方程式难以求得解析解，本节我们尝试用计算机模拟的

方法求解。通过选择合适的模拟参数，我们能够成功得到方程的稳定解。之后对

增厚过程进行了模拟研究，并得到了一些可以与上一章实验结果进行对照的结果。 

 

6.4.1 相场方程的离散化 

需要求解的方程为(6.48)式，它是一个随机微分方程，文献中已经发展了多种

计算机模拟求解方法，比如有限差分方法，快速傅里叶变换方法，半隐式傅里叶

谱算法（semi-implicit Fourier-spectral algorithm），正空间自适应格点算法（real-space 

adaptive grid algorithm）和扩散蒙特卡洛算法（diffusion Monte Carlo algorithm）等

[20]
 ，其中最常用的是二阶有限差分方法。有限差分方法因使用均一的格子以及显

式的计算表达式，具有算法简单，编写代码简易等优点，但同时受到必须选取很

小时间步长的制约。本章的计算机模拟采用有限差分方法中的标准欧拉算法，格

子形状为正方形。以下简要介绍对相场方程(6.48)式各部分的离散化过程。 

等式左边序参量对时间的导数可离散为 

 
( ) ( )t t t

t t

    


 
 (6.49) 

其中t 为时间步长。等式右边第一项局部自由能密度函数对序参量的导数可利用

6.2 节得到的 f()表通过数值方法求得。拉普拉斯算符那一项可离散为 

 2

2

( , ) ( , ) ( , ) ( , ) 4 ( , )u u v u u v u v v u v v u v

u

    


       
 


 (6.50) 

其中我们使用了正方格子的边长相等，即u=v。 

噪音项的处理比较复杂，为简便起见以下推导我们仅使用(6.43)式，并且只考

虑某一个格点上的噪音。根据随机微分方程理论，在离散条件下，(6.43)式可表示

为 
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( ) ( )

[ ( ) ( )]
( ) ( )

( ) ( ) ( )

t t

t

t t t t
s

t t

t t

t t t ds
s

F
t D ds s ds

t f t t


 

   
 



 



 

 


   



   

  



   (6.51) 

如果时间步长足够短，第二项积分内在t 时间内变化可忽略，因此 

 
[ ( ) ( )]

( ) s
t

F
f t D t

   


     (6.52) 

上式与(6.49)式是等价的。(6.51)式第三项是噪音项，应用(6.35)式，它具有如下两

个性质， 

 ( ) 0t t   (6.53) 

 
'

'
( ) ( ') 2 ( ') '

t t t t

t t B
t t

t t Dk T ds s s ds  
 

      (6.54) 

将 t 和 t’离散为t 的时间步长上，设 t=it，t’=jt，i，j 为整数。那么(6.54)式可积

分为 

 ( ) ( ') 2t t B ijt t Dk T t       (6.55) 

其中ij 为 Kronecker 记号。结合以上两个性质可判定t(t)为维纳过程（Wiener 

process）的差[41, 42]
 ，它可按下式由计算机求解 

 ( ) ( ) 2t Bt g t Dk T t    (6.56) 

其中 g(t)为可用计算机获得的具有高斯分布的随机数。 

可以选用中心极限定理法，累积函数逆变换法（inverse cumulative distribution 

function method）、Box-Müller 法和 Polar Box-Müller 法等多种算法从均匀分布的

随机数（uniform random number）获得具有高斯分布的随机数[43]
 。通常 Polar 

Box-Müller 方法是最佳选择，我们也用此方法。其基本步骤是：（1）用随机数发

生器生成两个不相关的在 0 和 1 之间的均匀分布的随机数 u1和 u2，（2）令 v1=2u1-1，

v2=2u2-1，r
2
=v1

2
+v2

2，（3）如果 r
2
≥1 则重复第 1，2 步，否则就给出两个具有高斯

分布的随机数 
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2
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2ln

2ln

r
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r

r
g v

r







 (6.57) 

我们所采用的均匀分布的随机数发生器为同余随机数发生器。 

最后，将(6.49)式，(6.50)式和(6.56)式代入(6.48)式可得到用于实际计算机模拟

的离散方程。 

 

6.4.2 参数选择 

模拟所涉及的主要物理参数列于表 6.1，所列数据均为最终值，在整个模拟过

程中不再改变。其中 D 和 S0/S 的值均是通过多次尝试确定的。选择 D 和 S0/S 的值

的有两个标准：（1）能够给出稳定的解，（2）能够在合理的时间内观察到增厚

点的出现（几分钟到几天）。退火温度 T 和表面自由能e均为所要研究的变量。 

 

表 6.1 在模拟中用到的物理参数 

l0 hf 
a
 Tm

0
 
a 

Nf D S0/S 

45 8652.6 J mol
-1

 342 K 4 0.008/301 10.0 

   a hf和 Tm
0 的值来自文献[44] 。 

 

和计算机模拟算法相关的其它参数主要有：格子尺寸取 256256，空间步长

u=v=1，时间步长t=0.001。计算机模拟程序以及相关的数据分析程序均用

Fortran90 自行编写。 

 

6.4.3 成核速率 

在这一节我们将通过计算机模拟得到体现增厚过程的成核速率，希望能重现上

一章的实验结果。计算机模拟过程得到的结果用 256 级灰度图表示，每个像素点

表示一个格点，像素值则表示序参量，因此可以将灰度图与 AFM 图片直接对比。 
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通过模拟我们发现如果固定e的值，体系的成核速率将随着温度升高而减小，

这是经典成核过程的温度依赖关系，与实验观察不符。然而这个结果并不难理解，

因为计算机模拟所用的局部自由能密度泛函和梯度自由能泛函虽然在形式上与朗

道自由能泛函有所区别，但是它们的特性是一致的：局部自由能泛函都具有双势

阱结构，梯度自由能泛函也只是在系数的定义上存在差别。考虑到成核位垒是由

两相的本体自由能差和表面自由能共同决定的，如果假定表面自由能与温度无关，

那么经典成核过程中成核速率对过冷度的依赖关系完全来自于两相的本体自由能

差。当模拟所得的一个成核过程的成核速率不符合实验观察到的过冷度依赖关系，

我们很自然联想到表面自由能与温度无关这个假设是否是正确的。 

事实上，在高分子片晶体系中，人们早就发现由于片晶上下表面的特殊性，其

自由能是温度的函数。Flory 和 Vrij
[45]

 在研究长链烷烃熔点时，将片晶自由能分为

本体和端基（表面）两部分，其中端基贡献的自由能又可展开为焓和熵两项

（Ge=He-TSe），也就是说表面自由能与温度为负线性相关。Kovacs 和 Buckley
[44]

 

采用 Flory 和 Vrij 对表面自由能的处理方法很好解释了低分子量 PEO 片晶熔点与

厚度的关系。Hoffman 等人[36]
 指出，片晶上下表面自由能e 与温度的负线性相关

对于解释 PE 在结晶时片晶初始厚度和均相成核的成核速率都极为重要，他们认为

e 随温度升高而降低是由片晶表面存在一定的粗糙度引起的。因此我们也可假设

e 具有如下温度依赖关系 

 e C BT    (6.58) 

其中 C 和 B 为可调参数，B 主要与片晶上表面的熵有关。将上式代入(6.32)式可得 

 2 2

0 0( ) ( )b Nc C Nc BT    (6.59) 

在计算机模拟中，D，S0/S 和 b共同决定了增厚的成核过程，为了与上节选定

的 D 和 S0/S 值相匹配，我们选定的 C，B 的值分别为 1.505 和 4.86610
-3。至此，

所有计算机模拟所需的参数都已确定。 

利用这些参数，我们模拟了体系在退火温度 T 为 301 左右的增厚过程，并计算

了体系的成核速率。以 T=302.5 为例，图 6.8 为体系在该温度下退火时序参量的演

化图。可以看到体系增厚通过产生增厚粒子的方式进行，并且增厚粒子的数目不
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断增多，与上一章实验观察一致。而实验观察不到的是那些没有能成功达到临界

核尺寸的增厚粒子，它们会消失而重新回到 IF(1)相，如图 6.8a 中的增厚粒子 1，

图 6.8b 中的增厚粒子 13 和 14，它们均未能最后发育为稳定的增厚粒子，在图 6.8c

中这些增厚点消失。体系经过一段时间的尝试后，终于在 t=300 时（图 6.8c）通过

涨落形成了增厚粒子 20，该粒子能成功达到临界核尺寸并最终稳定生长，成为这

一次模拟运行中第一个能稳定生长的核。之后体系继续生成一些能稳定生长的增

厚粒子，如图 6.8e 中的增厚粒子 28，图 6.8f 中的增厚粒子 29，36 和 37。这些能

稳定生长的增厚粒子在后期还将相互融合（见图 6.8i）。其它退火温度时体系演化

与这个过程类似，只是随着 T 增大体系诱导期缩短，单位时间内产生增厚粒子的

数目也会增多。 

为了与实验结果进行更为定量的比较，我们必须计算每个退火温度下体系的成

核速率。从图 6.8 不难发现在中等退火温度时每张图中的增厚粒子数目少于 10 个，

难以用上一章统计增厚粒子数密度随时间演化的方法计算体系的成核速率。为此

我们选用 Brendel 等人[46, 47]
 提出的统计初次成核时间的方法来计算成核速率。在

相同的参数条件下，重复运行模拟程序 1000 次。在每次运行中，记录第一个能够

稳定生长的核刚出现的时间 tnuc，tnuc 以程序运行的步数表示。对于 6.4.2 节选定的

参数组，tnuc 可能从几十到几万不等，比如在 T=305 时体系能马上成核，tnuc 在 10

左右，而当 T 降至 299 时，最大可到十万甚至更高。当 T 超过 305 时，模拟一开

始便有大量增厚区域出现并很快弛豫到 IF(0)片晶，表明在 305 以上温度退火体系

的相转变不再是成核机理。而当 T 低于 299 时，tnuc 成核可能性变得非常低，在非

常长的模拟时间内都难以观察到成核现象。由于实验时间的限制，我们没有在此

温度以下统计成核时间。 
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(a) 

 

(b) 

 

(c) 

 

(d) 

 

(e) 

 

(f) 

 

(g) 

 

(h) 

 

(i) 

图 6.8 计算机模拟给出的 IF(1)片晶增厚过程。退火温度为 302.5。图中数字为增厚粒子的编号。

退火时间分别为(a)30，(b)280，(c)300，(d)340，(e)350，(f)530，(g)620，(h)800，和(i)900。 

 

如何在模拟过程中认定第一个能够稳定生长的核是整个统计方法的关键。我们采

用了如下方法：在模拟程序中我们建立一个监视单元，这个监视单元可以在每一

步模拟之后找出当前体系中所有尺寸大于某个下限值 nmin（本章取 nmin=5）的增厚

粒子，并根据其质心位置判断该增厚粒子是否在上一步出现。如果出现，则沿用
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上一步中的编号，如果是新增的粒子，则按序将其编号。增厚粒子的尺寸是指彼

此相邻并且序参量均超过一个给定下限值min 的格点数。对于不同的退火温度，min

的取值略有不同，它的范围是从 T=299 时的 132/256 逐渐增大到 T=305 的 135/256。

在模拟中，监视单元记录的某些核在运行一段时间后会消失（如图 6.8 中编号为 1，

13，14 的增厚粒子）。而其中某一个或几个核将能超过临界核尺寸从而进行稳定

生长，在后期也可能相互融合（如图 6.8 中编号为 20，28，36 的增厚粒子）。监

视单元跟踪所有增厚粒子，并在每一步模拟之后计算每个增厚粒子的存活时间，

一旦某个增厚粒子的存活时间超过一个给定的下限值 tmin，那么这个增厚粒子即为

第一个能够稳定生长的核。发现第一个能够稳定生长的核的时刻为 t，此时它已经

存在了 tmin，于是它刚出现的时间是 tnuc=t-tmin。 

 

  

  



第六章 高分子片晶重组过程的计算机模拟研究 

181 

 

  

  

  

  

图 6.9 计算机模拟给出的成核时间分布直方图。图中实线为拟合曲线。退火温度分别为

(a)299.0，(b)299.5，(c)300.0，(d)300.5，(e)301.0，(f)301.5，(g)302.0，(h)302.5，(i)303.0，(j)303.5，

(k)304.0，和(l)304.5。 
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对于某个固定的参数组，在 1000 次独立的模拟运行里，tnuc 存在一个分布。统

计这 1000 个 tnuc 值并作出分布直方图 h(tnuc)，结果示于图 6.9 中。Brendel 等人认

为在大的 tnuc 条件下，tnuc 的分布 h(tnuc)遵循如下指数规律 

 nuc

nuc( ) sI t
h t Ae


  (6.60) 

其中 Is 就是我们所要求的成核速率。对上式两边取对数，可以得到 

 nuc nucln ( ) lnsh t I t A    (6.61) 

于是 lnh(tnuc)与 tnuc 在 tnuc 较大时为一线性关系。为了求出 Is，可对模拟得到的 tnuc

分布进行线性拟合，如图 6.10a 所示，直线的斜率的绝对值即为 Is。我们也在图 6.9

的每个直方图中同时给出了线性拟合后的 h(tnuc)曲线，可以看到模拟得到的结果与

拟合曲线在 tnuc 较大时均能较好地吻合，表明这种计算方法是有效合理的。 

按照如上所述的方法，我们求得了体系在 299 到 304.5 之间退火的成核速率。

将成核速率对数对温度的倒数作图，我们得到了与上一章里图 5.10b 极为相似的线

性关系，Is 也满足阿伦尼乌斯定律， 

 

*

B

W

k T

sI Ae


  (6.62) 

其中 W*为成核位垒。可见，通过引入表面自由能对温度的负线性相关可使成核速 

 

 

(a) 

 

(b) 

图 6.10 (a)线性拟合求计算机模拟增厚体系的成核速率，退火温度为 302.5。(b)计算机模拟给

出的成核速率与退火温度的关系。 
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率与温度的依赖关系发生反转：从原来的随退火温度上升而下降变为随退火温度

上升而上升。据此我们认为表面自由能的温度依赖性是影响增厚行为温度依赖性

的关键因素，而这一点在以往的片晶增厚研究中一直被人们所忽略。 

二维成核体系的成核位垒 W*由线张力（line tension）和两相本体自由能差 є

共同决定， 

 
2

*W
є


  (6.63) 

在我们的粗粒化模型中，根据相场理论线张力可粗略按下式计算 

 
1

1/2
2 ( )b f d     (6.64) 

其中 f()对 T 不敏感，主要由 b决定，而 b又由e 决定（见(6.32)式），因此e

的温度依赖性将表现在对的影响上。于是减小e 将使减小，进而使成核位垒降低，

最终导致成核速率增大。直观的说，随着退火温度升高，片晶上表面自由能降低，

这时约束序参量变化即晶杆波动的线张力下降，通过热涨落形成增厚粒子变得更

加容易，于是体系的成核速率也就增大了。可见晶杆在片晶中的链滑移运动只是

为片晶厚度发生变化提供了一个具体途径，而上表面自由能却决定了增厚过程的

温度依赖性。这不同于 Peterlin 等人[2, 3]
 给出的增厚速率与温度依赖性的解释，他

们指出这种温度依赖性来源于发生链滑移运动需克服一定的活化能垒。 

 

6.4.4 增厚粒子生长动力学 

为了进一步与上一章结果对比，我们也测量了单个增厚粒子的生长动力学。图

6.11a 给出了图 6.8 中编号为 28 的增厚粒子截面曲线，与上一章结果类似，增厚粒

子的生长也可分为三个阶段。第一阶段增厚点的厚度在 IF(1)片晶厚度附近进行波

动，这对应于 t<350 的时间段，图中没有给出。第二阶段是增厚粒子厚度和侧向尺

寸同时增大。第三阶段是增厚粒子厚度达到 IF(0)片晶厚度后不再变化形成平台区，

而侧向尺寸仍然在增大，直到与其它增厚粒子融合。图 6.11b 是同一增厚粒子厚度

与侧向尺寸对时间关系图，其中侧向尺寸的线性变化与实验结果一致，而厚度变

化虽没有表现出明显的 S 形，但变化的总体趋势与实验结果也是一致的。 
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(a) 

 

(b) 

图 6.11 (a)沿增厚粒子中心的界面曲线图，(b)增厚粒子厚度及尺寸 HW 与时间关系图。增厚

粒子选用图 6.8 中编号为 28 的增厚粒子。 

 

我们进一步研究了退火温度对单个增厚粒子生长动力学的影响。图 6.12a 为不

同退火温度下增厚粒子厚度与时间的关系图，除了 T=303 和 304 外，其余退火温

度的变化趋势差别并不很明显。随着退火温度的升高，的变化趋势略微减缓，

这与实验结果是有区别的。图 6.12b为增厚粒子侧向生长速率 v与退火温度关系图，

可以看到 v 随着温度升高而下降，这与实验结果也是不同的。上述结果表明当前

使用的相场模型还难以描述退火温度对增厚粒子厚度和侧向尺寸上生长动力学的

影响。我们初步推测这可能是由于忽略了扩散速率 D 对温度的依赖关系引起的。

固-固转变过程中 D 对粒子的生长速率非常重要，如果考虑 D 的温度依赖性，升高

温度可使 D 增大，从而粒子的生长速率将变大。这些问题还有待于进一步研究。 
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(a) 

 

(b) 

图 6.12 (a)不同退火温度下增厚粒子厚度与时间关系图，(b)增厚粒子侧向生长速率与退火温度

关系图。 

 

6.4.5 成核位垒 

计算机模拟结果表明增厚过程为一典型的成核过程，在稳定核出现之前，一些

未达到临界核尺寸的增厚粒子将消失重新回到 IF(1)相。在这一小节我们将通过结

合片晶自由能泛函和模拟得到的两相界面曲线计算形成一定尺寸增厚粒子体系所

需做的功，并由此可求得体系的成核位垒。这也充分显示了计算机模拟在处理成

核问题上的优势。 

 

6.4.5.1 基于界面曲线的计算方法 

计算体系成核位垒的基本思想是先用界面曲线计算出生成不同尺寸增厚粒子

所需消耗的功 W/kBT，再将功对增厚粒子尺寸作图，图中极大值即为成核位垒

W*/kBT，而它所对应的增厚粒子尺寸就是临界核尺寸。这里我们简要介绍如何通

过界面曲线和自由能泛函求增厚粒子的生成功。 

体系的自由能泛函由(6.36)式给出。 [ ( , )]sF r t 表示体系在 ( , )r t 这种序参量分

布时的自由能。由于 ( , )r t 可由计算机模拟确定，所以可以通过自由能泛函表达式

计算出当前体系的自由能。如果 ( , )r t 为某个增厚粒子与 IF(1)相的界面曲线，那
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么通过同样的方法可求得这个增厚粒子的能量，它的生成功就是它的能量与体系

初始状态的能量差，即 

 
d

1
[ ( , ) ( , )] [ ( , ) ]

2
s s

B

W
F r t r t F r t

k T
       (6.65) 

其中 d ( , )r t 是增厚粒子的序参量分布。无论是实验中还是模拟中观察到的增厚粒

子形状都是近似圆形的，因此使用极坐标计算上式将更加方便。将(6.27)式和(6.31)

式代入(6.36)式并变换到极坐标系下可得 

 
0 0 2

0 0
[ ( , )] 2 ( ) ( )

R R

F t f d b d


        




 

   (6.66) 

其中 R0 是增厚粒子的半径，为极坐标径向坐标。 

 

6.4.5.2 基于模拟界面曲线的近似计算方法 

对于经典朗道自由能泛函（见(6.1)式），界面曲线()可通过令自由能泛函对

序参量的变分为零求得[48]
 ，它具有如下的解析形式 

 0( ) tanh( )
2

R

k


 


  (6.67) 

然而我们所用的局部自由能密度函数 f()比经典形式要复杂许多，并且本身就没有

解析表达式，因此在我们体系中得不到()的解析形式。不过通过计算机模拟可以

给出()的数值解。图 6.13a 为沿增厚粒子中心位置处所作的截面图，如果增厚粒

子是完全中心对称的形状，这个截面图就是计算所需的界面曲线。为了进一步简

化计算，我们把图 6.13a 中的曲线形式等效为图 6.13b 中的台阶函数，并保持两者

序参量总和不变。 

如图 6.14 所示，将界面曲线等效为台阶函数有两种方式，一种是使两者保持

相同的厚度m，另一种是使两者保持相同的面积等效半径 RA。以下分别介绍这两

种等效方法。 
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(a) 

 

(b) 

图 6.13 (a)曲线形式的界面曲线示意图。(b)将界面曲线等效为台阶形函数示意图。 

 

对于第一种等效方法，根据序参量守恒有 

 2

mV R   (6.68) 

等式左边为计算机模拟所得界面曲线的序参量总和，可对增厚粒子内所有格点的

序参量求和得到，而等式右边为台阶函数沿纵轴旋转形成的圆盘的序参量总和。

因为 V 和m 均可从增厚粒子的序参量分布求得，通过上式即可确定 R。台阶函数

的具体表达式为 

 
m                      - <

( )
1/ 2          or 

R R

R R

 
 

 


 

  
 (6.69) 

将上式代入(6.66)式并化简可得 

 2 2

m m

1 2 1
[ ( )] ( ) ( )

2 2

R
F f R b     


    (6.70) 

如果 R>>2，上式可进一步化简为 

 2 2

m m

1
[ ( )] ( ) ( )

2
F f R b R         (6.71) 

增厚粒子对应的初始状态的半径可由序参量守恒求得， 

 2 2

r m

1
( )
2

R R    (6.72) 

初始状态时()=1/2，其能量可下式计算 
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 2 2

r m

1 1 1
[ ( ) ] ( ) 2 ( )

2 2 2
F R f f R       (6.73) 

结合(6.65)式，(6.71)式和(6.73)式，最终可求得增厚粒子的生成功为 

 2 2

m m m

1 1
[ ( ) 2 ( )] ( )

2 2B

W
f f R b R

k T
         (6.74) 

 

 

(a) 

 

(b) 

图 6.14 (a)保持界面曲线与台阶函数的(a)厚度一致和(b)面积等效半径一致的等效方法示意图。 

 

再来看第二种等效方法。增厚粒子的面积 A 用它所占的格点数表示，那么将增

厚粒子等效为圆形后的半径为 /A  。根据序参量守恒有 

 2

A AV R   (6.75) 

其中 V 的意义与第一种方法相同。按照第一种方法同样的处理，最终可得增厚粒

子的生成功为 

 2 2

A A A A A

1 1
[ ( ) 2 ( )] ( )

2 2B

W
f f R b R

k T
         (6.76) 

原则上来说，如果界面曲线足够平滑，那么以上两种方法均能给出满意的结果。

但是由于模拟中加入了随机噪音，使增厚粒子中序参量存在波动，特别是当增厚

粒子厚度较小时波动更明显，这会严重影响m 的取值。因此第一种方法求得的尺

寸较小的增厚粒子生成功波动很大，不能给出满意结果。而第二种方法使用的是
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增厚粒子的面积，包括了增厚粒子内所有序参量信息，从而消除了噪音的影响。

我们在实际计算中采用第二种方法给出的(6.76)式。 

 

6.4.5.3 计算结果与讨论 

按照上节介绍的第二种等效方法，我们计算了不同退火温度下增厚粒子的生成

功 W/kBT。如图 6.15 所示，增厚粒子的生成功随着半径增大先是增大，然后越过

一个极大值继而开始下降，半径到达一定值后生成功变为负值，增厚粒子开始自

发生长。这是一个典型的成核过程所表现出的生成功与粒子尺寸关系。由于我们

研究的是二维成核过程，W/kBT 与 RA应满足如下二次方程， 

 2

0 A A

B

W
w R єR

k T
    (6.77) 

其中可认为是增厚粒子与 IF(1)相界面处的表面自由能（即线张力），-є 代表本体

自由能。利用上式拟合计算结果，可得到体系成核位垒，同时还可得到临界核半

径和临界核厚度。图 6.15 中的实线给出了按(6.77)式拟合曲线，可以看到拟合结果

和计算结果是相当吻合的。 

图 6.16a 为由拟合得到的成核位垒与温度倒数的关系图。可以看到两者为线性

关系，这表明如下关系式成立 

 
*

B

W b
a

k T T
   (6.78) 

而体系的成核速率与成核位垒的指数成正比，利用上式有 

 

*

B

W b

k T a TI e e e
 

   (6.79) 

上式表明 lnI 与 1/T 成正比，这正是我们在上一章实验中和 6.4.3 节中所发现的规 
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图 6.15 不同退火温度下增厚粒子生成功与半径关系图。实线为拟合曲线。 

 

(a) 

 

(b) 

 

(c) 

图 6.16 (a)成核位垒与温度倒数关系图，(b)临界核尺寸与温度关系图，(c)临界核厚度与温度关

系图。 
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律。我们用多种方法研究增厚过程得到了自洽的结论，可见计算机模拟结果是完

全可靠的。 

另外，通过拟合我们还得到了不同退火温度下体系的临界核尺寸和临界核厚

度，分别示于图 6.16b 和 c 中。临界核尺寸随着退火温度升高而下降，表明温度越

高成核越容易，成核速率也将越快。这里我们注意到 RA*的值在 1.5 到 3.0 之间，

如果认为计算机模拟中格点与 PEO 片晶中的晶杆一一对应，那么其物理值在

1.5a0=0.7 nm 到 3.0a0=1.4 nm，这远小于实验中我们所能观察到的增厚粒子最小

半径在 10 nm 左右。一个可能的解释是由于 AFM 横向分辨率的限制（对于轻敲式

AFM，由针尖尺寸及扫描范围决定，一般在 1.0 nm 以上），我们并没有在实验上

观察到临界核。另一个可能的解释是我们在计算机模拟中人为选定了一些物理参

数，这可能引起 RA*的测量偏差。这也反映出相场模型中粗粒化处理带来的局限性，

模拟中一个格点的大小有可能代表了几根晶杆排在一起的尺寸。但我们认为 RA*

随温度变化的趋势是可靠的。结果从模拟中我们发现，临界核厚度*几乎与退火

温度无关。如图 6.16c 所示，*基本在 0.55 左右波动，这相当于增厚了

(0.55-0.5)12.5/0.2783≈2 个单体单元。这似乎为我们在上一章 5.5.1 节所做的一个

假设（体系增厚核的厚度不变，而横向尺寸变化）提供了依据。 

 

6.5 结论 

我们首次将相场理论应用到高分子片晶增厚过程的研究中。通过将晶杆粗粒化

为二维平面格子中的点，可建立片晶的粗粒化模型，并能在此基础上用纯物理参

数构造出适合于相场方程的自由能泛函。TDGL model A 方程可用于描述增厚过程

中片晶厚度分布的演化过程。基于该方程的计算机模拟能够很好的重现实验中观

察到的增厚现象。与实验结果相比，计算机模拟揭示出片晶上表面自由能与温度

的线性负相关决定了增厚过程成核速率的反常温度依赖性。另一方面，通过模拟

结果可计算增厚过程的成核位垒，得到对应的临界核尺寸。我们的模拟和实验工

作高分子整数次折叠链片晶是除胶体晶体外研究一级相转变成核过程的又一个模

型体系。 
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第七章 高分子片晶在表面上的热稳定性 

 

7.1 引言 

前几章我们分别讨论了高分子片晶的平衡态结构、在云母表面上的低分子量

PEO 单层片晶的形成和重组的过程，这一章我们主要考察 PEO 片晶在云母表面上

的熔点，据此研究单层片晶的热稳定性。高分子折叠链片晶的厚度远小于侧向尺

寸，如果排除晶体缺陷、内应力等因素的影响，其稳定性主要由厚度决定。一般

地，片晶厚度越大稳定性越高，相应的熔点也越高。 

对于高分子量聚合物体系，人们发现将高分子片晶在本体中的熔点与厚度的倒

数作图可得一直线，将此直线外推到厚度无限大时可得晶体的平衡熔点 Tm
0，这是

结晶性高分子体系最重要的热力学性质之一[1]
  。以上线性关系是描述晶体熔点与

晶体尺寸关系的 Gibbs-Thomson 方程在高分子体系中应用的一个实例 [2-4]
  。

Gibbs-Thomson 方程的表达式为 

 
0 2
(1 )e

m m

f

T T
l h


 


 (7.1) 

利用此公式可进一步明确直线斜率的意义是片晶上下表面自由能e 与结晶熔融焓

hf 的比值，从而又可从斜率求得e 这一与结晶动力学密切相关的重要参数。 

然而对于低分子量聚合物体系，标准的 Gibbs-Thomson 方程不再适用[5-11]
  。

这是因为低分子量体系中分子量效应开始出现，即片晶熔点不仅取决于厚度，也

与高分子的分子量有关。如果按照推导标准 Gibbs-Thomson 方程的方法寻找适用

于低分子量体系的熔点-片晶厚度方程，遇到最大的困难是如何精确定义本体自由

能项。对于高分子体系，最稳定的晶体是无限厚片晶，它不含表面自由能项。而

对于低分子体系，最稳定的晶体是伸展链片晶，因为它的厚度有限，表面自由能

不可忽略，此时难以将本体自由能与表面自由能分离。Hoffman 等人的处理方法是

将标准 Gibbs-Thomson 方程中的 Tm
0 直接替换为聚合度为 p 的伸展链片晶熔点

Tm(0,p)，hf 取为伸展链片晶的熔融焓hf [Tm(0,p)]。由于hf [Tm(0,p)]并不完全是本

体值，也包含表面的贡献，因此从这个角度来看他们的方法是不可靠的[5]
  。另一
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种处理方法是采用 Flory-Vrij 理论[10, 11]
  ，通过引入分子链端基在片晶表面的配对

熵重新推导 Gibbs-Thomson 方程。Flory 和 Vrij
[10]

  ，Hay
[12]

  ，Wunderlich 和

Czornyj
[13]

  以及 Mandelkern 等人[6, 14]
  利用该方法研究了 PE 的平衡熔点。

Buckley 和 Kovacs
[9]

  则在 Flory-Vrij 理论基础上进一步引入链折叠数为变量，深

入考察了本体中低分子量 PEO 熔点与链折叠数、聚合度以及片晶厚度的关系。 

本体中高分子片晶与熔点关系已被广泛研究，然而关于表面上单层片晶的熔点

和稳定性研究非常少。Schönherr 和 Frank 报导了中等分子量（Mn>10
5
 g/mol）PEO

在硅片表面薄膜或超薄膜中片晶的熔点与厚度关系，发现它们遵循与本体中同样

规律。但是他们观察到的片晶厚度均在 10 nm 以上，这与 Kovacs 等人提出的本体

中 PEO 片晶厚度下限是一致的[9]
  。 

在本章中，我们所要研究的是低分子量 PEO 整数次折叠链片晶在云母表面上

的熔点。在本体中，片晶周围环境为熔体或其它片晶，片晶上下表面所感受到的

作用是相同的。而在云母表面上，单层片晶下表面与云母直接接触，上表面则与

空气直接接触，这两者的作用都与本体中的作用存在很大区别。因此，对于我们

的体系，不仅要考虑分子量效应，还要额外考虑云母表面及空气对片晶表面自由

能的影响。沿着这个思路，我们还可以通过改变 PEO 链端基改变片晶表面自由能，

进一步考察表面自由能对片晶稳定性的影响。 

 

7.2 一维受限条件下的片晶熔点 

本节主要侧重于发展适用于描述表面上单层片晶熔点与厚度关系的理论方法。

我们所研究的样品均为 HPEO，分子量从 1000 g/mol 到 10000 g/mol 不等。由实验

可知，HPEO 在云母表面一般形成整数次折叠的 flat-on 晶体，因此其厚度可由第

二章 2.2 节的关系式直接求出。按照前几章的记法，IF(n)表示分子链经过 n 次折叠

的单层片晶。我们课题组的朱敦深博士先前已用 AFM 逐步升温法测量了一系列

HPEO IF(n)片晶的熔点[15]
  。除了 HPEO 3000IF(1)片晶的熔点取第 4 章得到的值

外，其余均采用他的测量数据。所有用于熔点测量的单层片晶都在过冷度尽可能

小的条件下缓慢结晶形成，这就尽可能减少了片晶生长过快导致厚度不均匀，缺
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陷等因素的影响。AFM 逐步升温法测得的 IF(n)片晶熔点的误差在 1 ºC 左右，而

HPEO3000 IF(1)片晶的熔点误差是 0.3 ºC。 

 

7.2.1 云母表面上片晶熔点与厚度关系 

在推导适于表面上单层片晶熔点与厚度关系的 Gibbs-Thomson 方程之前，让我

们考察其必要性。图 7.1 为云母表面上 HPEO 单层片晶熔点与厚度的关系图。熔点

数据按照片晶的折叠次数 n 分类。图中同时给出了根据 Buckley 和 Kovacs 推导的

方程以及相关参数计算所得的熔点与厚度关系曲线。他们使用的 IF(n)片晶的自由

能表达式为， 

 ( ) [ *( ) *( )] ( , ) lnT p H T T S T n T RT pC        (7.2) 

其中 p 为聚合度，最后一项为 Flory-Vrij 理论的结果，而(n,T)为他们新引入的与

链折叠次数 n 有关的项， 

 , ,( , ) 2 ( , ) 2 ( , )e e e fn T n T n n T     (7.3) 

其中e,e，e,f 分别为单位 cilia 和单位链折叠的表面自由能。最后得到的熔点以 n

和 p 为变量的表达式为 

 

0

0 0 0

0

0 0 0

[ ( ( , ) ln )(1 )]
( , )

ln ( ( , ) ln )

m f

m

f m

T p h n T RT C T
T n p

p h RT p n T RT C T





    


    
 (7.4) 

利用片晶厚度 l 与 n 和 p 及 c0（晶格中每个重复单元的长度）的关系式 

 0

1

pc
l

n



 (7.5) 

可求出 Tm以 n 和 l 为量的表达式。Buckley 和 Kovacs 以实验测得的熔点数据拟合

得到了(7.4)式所需的参数。将这些参数代入 Tm(n,l)的表达式即可得到图 7.1 中所示

的一系列接近直线的曲线关系。这些曲线能成功拟合 Buckley 和 Kovacs 测得的熔

点。可以看到，对于低分子量 PEO 片晶，它们的熔点与厚度之间并没有一个像

Gibbs-Thomson 方程一样的一对一关系。厚度相同但折叠次数不同的片晶熔点不

同，并且 n 越大，熔点也越高。值得注意的另一点是这些直线在 l→∞时交于一点，

表明它们均能外推到一个共同的平衡熔点。 
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图 7.1 云母表面上 HPEO 单层片晶熔点与厚度关系图。图中散列点为单层片晶的熔点，除

HPEO3000 IF(1)片晶的熔点来自于本论文第 4 章外，其余熔点数据均来自于朱敦深博士的博士

论文[15]
 。直线为 Buckley-Kovacs 方程预测结果[9]

 ，数字代表片晶中的链折叠次数。 

 

虽然 Buckley-Kovacs 方程能很好解释本体中低分子量 PEO 片晶熔点与厚度关

系，但是这个方程并不能完全描述低分子量 PEO 单层片晶在云母表面上的熔融行

为。从图 7.1 可以看到，当片晶厚度比较大时（l > 10 nm），其熔点与 Buckley-Kovacs

方程预测的曲线能较好吻合，表明在这个厚度范围内云母及空气与片晶的界面作

用几乎可以忽略，单层片晶的熔融性质与本体中的十分相近。而当片晶厚度小于

10 nm 时，实验测得的熔点与 Buckley-Kovacs 方程预测的曲线产生了严重偏离，

例如 HPEO3000 IF(2)片晶的厚度为 6.3 nm，熔点实测值为 31 ºC，而按照

Buckley-Kovacs 方程的预测值为 48.6 ºC，两者相差近 18 ºC，这远远超出了实验误

差范围。这表明在 10 nm 以下，表面对片晶的影响开始显现。由此可见，为了理

解低分子量 PEO 单层片晶在云母表面的熔点与厚度关系，必须重新推导适合于表

面的 Gibbs-Thomson 方程。 
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7.2.2 表面 Gibbs-Thomson 方程的推导 

在本小节我们推导适用于表面片晶熔融的 Gibbs-Thomson 方程。先考虑表面上

熔体的自由能。假设本体中熔体单位单体单元的自由能为 Gm。当将此熔体置于云

母表面时，由于 HPEO 与亲水性云母表面有弱吸附作用，假设单个单体单元与云

母表面完全接触时获得的吸附能为-RT，那么熔体自由能降低为[16]
  

 2

ms mG G RT    (7.6) 

对于弱吸附作用，0<<1。 

然后考虑云母表面片晶的自由能，我们可把它分为本体自由能 Gc 和表面自由

能两部分。本体自由能部分可认为与本体中的相同，而表面自由能部分与链折叠

次数 n 有关。如图 7.2 所示，不同折叠链次数的片晶其高分子链在云母表面上采取

不同的链折叠方式。在这里我们暂且认为由于 HPEO 链端基羟基与云母的强相互

作用导致其优先与云母表面接触，例如 IF(1)片晶更可能采取两个端基与云母表面

接触，而链折叠部分则倾向于与空气接触。可采用 Buckley 和 Kovacs 使用的(7.3)式

定义表面自由能，但在我们体系中其形式更为复杂。根据 n 为偶数或奇数可分为

两种情况考虑。在理想情况下，当 n 为偶数时，一根高分子链的两个端基中必为

一个与云母表面接触，另一个与空气接触，而链折叠也是一半与云母表面接触另

一半与空气接触，于是单位高分子链的表面自由能为 

 2 ( ) ( )
2

e ea em fa fm

n
         (7.7) 

ea，fa，，em和fm的意义见图 7.2。当 n 为奇数时，可同样求得 

 
1 1

2 2
2 2

e em fa fm

n n
   

 
    (7.8) 

于是可写出云母表面单层片晶的单位单体单元自由能为 

 
2 e

cs cG G
p


   (7.9) 

注意上式中我们并没有考虑 Flory-Vrij 的“配对熵”。这有两个原因，一是我们使

用的 HPEO 样品虽然分子量分布很窄，但并不是链长完全均一，根据 Mandelkern

和 Stack 的观点，“配对熵”项在这类体系不适用。二是由于链折叠的存在，高分
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子链端基含量已经被稀释，而且它与云母表面还有相互作用，“配对熵”的影响

可能不再显著。 

 

 

图 7.2 云母表面上不 HPEO 单层片晶中分子链的排列方式以及对应的 4 种表面自由能。ea 和

fa 分别代表分子链末端基和链折叠与在片晶上表面的表面自由能，em 和fm 分别代表分子链

末端基和链折叠与在片晶下表面的表面自由能。 

 

联立(7.6)式和(7.9)式即可求得片晶自由能与熔体自由能之差 

 22 e
sG G RT

p


      (7.10) 

其中G=Gm-Gc 为单体单元熔融时的自由能变化。由于我们所考察的大部分熔点值

离 HPEO 平衡熔点 Tm
0
=68.9 ºC 不远，G 可取一级近似 

 
0

0
( )

f

m

m

h
G T T

T


    (7.11) 

其中hf 为晶体熔融焓。以下讨论均将链折叠数 n 固定，因此可重新定义一个单位

晶杆（分子链轴）表面上的自由能： 

 
2

2
1

e
e

n


 


 (7.12) 

将上式以及(7.5)式和(7.11)式代入(7.10)式，可得， 
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f e
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G T T RT

T l
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
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当 T=Tm时，Gs=0，在不考虑表面自由能的温度依赖性前提下可求出 

 
0

0

0 2

2
(1 )

1

m e
m

m f

f

T c
T

RT l h

h




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




 (7.14) 

将上式与 Gibbs-Thomson 方程(7.1)对比可知，除了括号前分式的分母代表表面对熔

体吸附作用的那一项外，两者完全相同。而表面对熔体吸附作用项与片晶厚度无

关，因此 Tm ~ 1/l 直线与纵轴的交点向下移动，同时使直线的斜率减小。将上式外

推到 1/l=0 时，所有链折叠次数对应的直线均与纵轴相交于同一点。而在图 7.1 可

以看出，IF(n)片晶的熔点与厚度的倒数关系线性不是非常好，尤其是 IF(2)片晶和

IF(3)片晶，当它们厚度小于 10 nm 以后，片晶熔点变化趋势明显与厚度大于 10 nm

不同。即使我们认为实验数据在同一 n 时为线性，显然所有 n 对应的直线并不能

交于同一点，而且彼此相差非常大。另外，如果对同一 n 的熔点和厚度的倒数进

行线性拟合，通过纵轴截距得到的平衡熔点均将超过 70 ºC，这与 Kovacs 等人所

测得 68.9ºC 不符。因此(7.14)式对实验数据的描述并不好。 

仔细考察(7.13)式，我们发现唯一可以影响熔点与厚度依赖关系的只有表面自

由能这个因素，表面自由能具有温度依赖性这个假设，不仅被我们在上一章证明

对片晶的增厚过程是至关重要的，而且在研究低分子量体系片晶和长链烷烃片晶

熔点时已被广泛接受和使用[3, 6, 9, 10, 12, 13]
  。接下来我们将详细研究表面自由能的

温度依赖性对片晶熔点和厚度关系的影响。 

 

7.2.3 表面自由能的温度依赖性 

在本小节中，我们分别引入了两种表面自由能的温度依赖性。第一种温度依赖

性基于 Flory 和 Vrij
[10]

  ，Buckley 和 Kovacs
[9]

  以及 Hoffman 等人[3]
  的假设：

表面自由能与温度为负线性相关；第二种温度依赖性基于 Sommer 推导的表面自由

能与过冷度的平方根呈正比[17]
  。这两种温度依赖性有个共同特点，即表面自由

能随温度升高而逐渐下降。以下我们分别研究这两种温度依赖性对片晶熔点对厚

度关系的影响。 

 



北京大学博士学位论文  刘一新 

204 

 

7.2.3.1 与温度线性负相关的表面自由能 

Flory 和 Vrij
[10]

  以及 Buckley 和 Kovacs
[9]

  所采用的表面自由能形式为 

 e e eH T S      (7.15) 

其中He>0 和Se>0 分别为表面自由能的焓和熵两部分。Hoffman 等人提出的表面

自由能形式为 

 1(1 )e e y T     (7.16) 

其中 y>0 是一个与表面自由能的熵部分相关的温度系数。从上式可以看出随着过

冷度的升高，e 也随之升高。我们知道过冷度越高，片晶厚度越小，因此e 对厚

度小的片晶的影响将更为明显，这个可以粗略地解释为什么厚度在 10 nm 以下片 

 

(a) (b) 

 

(c) 

 

(d) 

图 7.3 不同折叠次数的片晶熔点与厚度关系图。链折叠次数：(a) 0，(b) 1，(c) 2，(d) 3。图中

实心曲线为引入表面自由能与温度的负线性相关依赖性的拟合曲线。 
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晶的熔点与预期值存在较大的偏离。 

比较(7.15)式和(7.16)式，可以发现它们具有相同的温度依赖性，可以统一写为 

 02 e e eT S     (7.17) 

上式中第一项可以理解为忽略表面自由能的温度依赖性的原始值，而后一项则考

虑了温度对表面自由能的影响，其中Se>0 表示表面自由能与温度为负线性相关。 

将(7.17)式代入(7.13)式，并令Gs=0 后可重新求得厚度为 l 的片晶熔点为 
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e

f

m m

m e

f f

c

h l
T T

RT c S

h h l











 
 

 (7.18) 

上式与(7.14)式相比有一个很明显的区别，由于分母中存在与 1/l 相关的项，Tm 不

再单调地依赖于 1/l。如果厚度 l 减小，分母这一项的作用越来越重要，导致 Tm向

低温方向偏离。在(7.18)式中，Tm
0
=68.9 ºC，c0=0.2783 nm，hf=8652.6 J/mol 均为

已知。我们把，e0 和Se 作为拟合参数，以(7.18)式分别对不同折叠次数的片晶熔

点与厚度关系进行非线性拟合，结果在表 7.1 中给出，而拟合曲线与实验数据点的

对照图见图 7.3。从图 7.3 可以看到拟合曲线与实验数据点拟合的很好，表明我们

所推导的(7.18)式是合适的。 

 

表 7.1 表面自由能与温度负线性相关时的拟合参数 

 F(0) F(1)
 

F(2) F(3) 

 0 0 0 0 

e0 (10
3
) 67.5 149 97.0 136 

Se 149 406 246 374 

2e (T=300K) 22.7 27.3 23.1 24.1 

        注：2e 单位为 kJ/stem。 
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首先我们注意到表 7.1 中，拟合给出的值均为 0，表明表面对熔体的稳定效应

实际上可以忽略。HPEO 与云母表面为弱相互作用，值可大致取 0.1，由此计算

RTm
02/hf 的值仅为 0.003，此值远小于 1，因此吸附能这一项可以忽略。 

其次我们发现无论是对e0 和Se，还是对 T=300 K 时的平均表面自由能 2e，

同属偶数次折叠的 IF(0)和 IF(2)较接近，同属奇数次折叠的 IF(1)和 IF(3)也较接近；

但偶数次及奇数次折叠链片晶之间的差别则相当大。这些特征都可以通过 IF(n)片

晶中高分子链的排列方式来理解。例如比较 IF(0)片晶和 IF(1)片晶，由(7.7)式和(7.12)

式可计算 IF(0)片晶的平均表面自由能为 

 2 (0)e ea em     (7.19) 

同样由(7.8)式和(7.12)式可计算 IF(1)片晶的平均表面自由能为 

 
1

2 (1)
2

e em fa     (7.20) 

由表 7.1 可知 2e(1)>2e(0)，再结合以上两式即可得到 

 2fa ea   (7.21) 

上式表明链折叠与空气接触的表面自由能大于链末端基与空气接触的表面自由

能，这与直接比较熔点考察片晶稳定性的方法得到的结论是一致的[15]
  。 

 

7.2.3.2 与过冷度相关的表面自由能 

Sommer
[17]

  在研究高分子片晶在平衡条件下的热力学性质时，提出有效表面

自由能的概念，用以表示链折叠在无定形区时所具有的最小超额自由能。他给出

的有效表面自由能表达式为 

 02 2 2e e a G     (7.22) 

其中e0=(RTln)/2 为一与熵有关的表面自由能，为描述链段运动的定域参数，G

同样可由(7.11)式近似得到。(7.22)式中 a 为将链折叠看作高斯弹簧时的最大能量，

如果考虑链折叠较短的刚性效应，a 可写为 T 的函数 

 24a RT   (7.23) 
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其中 为链折叠的形状因子，如果链折叠为圆形则 =1。将e0，G 和 a 的表达式

代入(7.22)式并写为 T 的函数可得 

 
0

0

( )
2 ( ln ) 4 m

e f

m

T T T
R T R h

T
   


    (7.24) 

分析上式可知，如果 T 靠近 Tm
0，2e 值随着温度的升高而下降，这与上一节使用

的表面自由能温度依赖性在变化趋势上是一致的。如果将此自由能用于求解片晶

熔点，可以预期它同样能给出令人满意的结果。 

为了求 Tm，可将(7.24)式代入(7.13)式，在熔点时Gs=0，并经过一系列的化简

后可得如下方程 

 1 1Q t t P     (7.25) 

其中 t，P 和 Q 被定义为 

 
0

m

m

T
t

T
  (7.26) 

 
2 0

0 lnm

f

c R T
P

l h


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
 (7.27) 

 04
f

f

c R
Q R h

l h


 


 (7.28) 

容易从(7.25)式解出 t 的值， 

 
2

2

4
1 (1 1)

2

Q P
t P

Q
      (7.29) 

此处我们已经舍去了没有物理意义的解。上式可以重排为 

 
0

2

2
1 (1 1 )

m
m

T
T

l
l l

  





   

 (7.30) 

其中=Pl；=Q
2
l
2
/2 为一小量。将(7.30)式等号右边分母中根式展开到二阶后得 

 
0 2

1
2

m

m

T

T




   (7.31) 
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此时 Tm与 l 无关。而将根式展开到三阶后也不能满足要求。继续展开到更高阶将

使方程变得更为复杂而不适合对实验数据做拟合。因此我们没有进一步尝试利用

(7.30)式对实验数据进行分析。但是可以验证(7.30)式所给出的 Tm 随 l 变化的基本

趋势是与实验相符的。 

 

7.3 高分子链端基对片晶熔点的影响 

在上一节我们通过引入表面自由能的温度依赖性成功对实验数据进行了拟合，

并且指出链折叠和端基与云母以及空气接触时其温度依赖性要明显强于本体中的

情况。因此我们有理由认为，通过改变 PEO 分子的链端基的亲水性来改变片晶表

面性质，可以改变片晶的稳定性。在这一节我们主要考察了将分子链中一个亲水

性的羟基变为疏水性的甲氧基后所得 MHPEO 片晶的熔融行为。 

 

7.3.1 MHPEO 片晶在云母表面上的熔点 

我们用 AFM 逐步升温法分别测得了 MHPEO2000 和 MHPEO4700 两个样品

IF(n)片晶的熔点，结果列于表 7.2 中。为了便于对比，表中还包含了之前测得的

HPEO2000 和 HPEO5000 两个样品 IF(n)片晶的熔点。对于偶数次折叠的 IF(0)片晶

和 IF(2)片晶，HPEO 和 MHPEO 的熔点相差比较大，并且后者总是大于前者。而

对于奇数次折叠的 IF(1)片晶和 IF(3)片晶，HPEO 和 MHPEO 的熔点在实验误差范

围内完全相同。可见改变 PEO 分子链的端基确实能改变片晶的熔点，但是对不同

折叠次数的片晶影响不同。 

通过分析以上熔点与折叠次数的关系可以得到非常重要的信息。众所周之，云

母表面是亲水性的，它和亲水性的羟基接触比和疏水性的甲氧基接触具有更小的

表面自由能，因此 PEO 分子链端基中的羟基优先与云母接触。在理想情形下，片

晶中的链端基能够选择最优的接触位置。图 7.4 总结了云母表面上 HPEO 和

MHPEO IF(n)片晶（n<4）中 PEO 分子链的最优排列方式。HPEO 的最优排列方式

在上一节已经介绍过。对于 MHPEO 偶数次折叠链片晶，两个链端基中甲氧基与

空气接触，羟基则与云母表面接触。对于其奇数次折叠链片晶，我们假设两个链
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端基均与云母接触，这是因为比起甲氧基和羟基与云母接触，链折叠与云母接触

在能量上更不利。 

 

表 7.2 PEO 端基对片晶熔点的影响 

Tm (ºC) F(0) F(1)
 

F(2) F(3) 

HPEO2000 51 - - - 

MHPEO2000 53.5 - - - 

HPEO5000 64.5 59 49 41 

MHPEO4700 66 59 54 41 

 

首先考虑偶数次折叠链片晶的情况。MHPEO IF(0)片晶熔点高于 HPEO IF(0)

片晶熔点（见表 7.2），表明 MHPEO IF(0)片晶更稳定。而这两种片晶的唯一区别

是前者以甲氧基与空气接触而后者是以羟基与空气接触，因此甲氧基与空气接触

应具有更低的表面自由能从而使片晶更加稳定。这也可从空气的疏水性质直接推

得。同理，对于 IF(2)片晶，除了额外形成的两个链折叠，其余与 IF(0)片晶完全一

致，因此它们应该具有相似的行为。表 7.2 的熔点数据确实印证了这一点。 

 

 

图 7.4 理想情况下 HPEO 和 MHPEO IF(n)片晶分子链排列方式示意图。 

 

再让我们来考察奇数次折叠链片晶的情况。HPEO IF(1)片晶与 MHPEO IF(1)

片晶的区别仅在于与云母表面接触的一个羟基被置换为甲氧基，而此置换似乎并
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不影响片晶的稳定性，因为这两者的熔点相同。由此可知，甲氧基与云母表面接

触的表面自由能和羟基与云母表面接触的表面自由能虽有差别，但是看来不会太

大，否则 MHPEO IF(1)片晶的熔点将会低于 HPEO IF(1)片晶的熔点。 

综上所述，羟基与空气接触的表面自由能比甲氧基与空气接触的表面自由能要

大很多，而两者与云母表面接触的表面自由能则差不多。在高分子链进行折叠排

入晶格的过程中，羟基尽量避免与空气接触，而优先与云母表面接触。对所有的

IF(n)片晶而言，一旦羟基的位置确定，也就意味着另一个端基的位置也已确定。

特别地，对于 MHPEO IF(2)片晶，甲氧基排列在片晶的上表面并不是因为它的疏

水，而是因为另一端的羟基优先排列在云母表面。可以进一步推测，当MHPEO IF(2)

片晶中羟基由于某种因素未与云母表面接触时，由于羟基与空气接触的表面自由

能加大，片晶熔点将降低。我们在实验中确实观察到这一现象，这一点将在下一

小节详细介绍。 

 

7.3.2 MHPEO IF(1)片晶熔点的结晶温度依赖性 

上一小节中，我们根据链端基对片晶熔点的影响，预测 MHPEO IF(2)片晶在链

端基排列错位的情况下熔点将会降低。我们用实验证实了这一猜想。将

MHPEO4700 在不同温度下结晶生成 IF(2)片晶，用 AFM 逐步升温法测定的熔点数

据如图 7.5 所示。从图中可以看出，结晶温度越低，IF(2)片晶的熔点也越低。当结

晶温度从 53 ºC 降低到 42 ºC 时，IF(2)片晶熔点从 54 ºC 降到了 46 ºC，降幅达 8 ºC，

这远远超出了实验的误差范围。值得注意的是，我们这里观察到的熔点与结晶温

度关系与 Hoffman-Weeks 方程[1, 4, 18]
  所描述的关系是极为不同的。在我们的体系

中，不同结晶温度下得到的 MHPEO4700 的 IF(2)片晶厚度几乎没有发生变化，唯

一可能发生明显改变的只能是片晶中高分子链的排列方式，即改变链端基的排列

位置。 
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图 7.5 MHPEO4700 在不同结晶温度下结晶形成 IF(2)片晶的熔点。图中实线为按式拟合前三个

数据点（Tc=42 ºC，43 ºC，46 ºC）的结果。 

 

如图 7.6 所示，在结晶温度较低时，片晶的生长速率非常快，链端基来不及选

择最优位置排入片晶中，片晶上表面羟基和甲氧基的含量应该大致相同。由于此

时片晶上表面含有大量的羟基，它与空气作用引起表面自由能升高从而使片晶熔

点降低。当逐渐升高结晶温度时，片晶的生长速率随之下降，一部分高分子链可

在排入晶格前调整链端基的位置，此时片晶上表面中羟基的含量将逐步减少，片

晶熔点也就慢慢上升。最后，进一步升高结晶温度直至靠近 IF(2)片晶的真实熔点

处，此时结晶非常慢，几乎所有高分子链有足够时间调整构象而后排入晶格，此

时片晶羟基均与云母表面接触，因此测得的片晶熔点最高。 

 

 

图 7.6 MHPEO4700 在不同结晶温度下结晶形成的 IF(2)片晶表面的羟基和甲氧基分布示意图。 

 

定量地研究这一现象显然是极为困难的，我们在这里尝试用半经验方法进行初

步分析。先定义 IF(2)片晶上表面羟基浓度 c 可表示为： 
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 h

h m

N
c

N N



 (7.32) 

其中 Nh，Nm分别为片晶表面羟基和甲氧基的数目。假设在 IF(2)片晶熔点附近结晶

形成的片晶 c=1，在靠近 IF(3)片晶熔点附近结晶形成的 IF(2)片晶上表面 c=1/2，进

一步假设片晶熔点与羟基浓度为线性关系，那么可以采用如下表达式来描述不同 c

时片晶熔点 

 (2)[1 (1 )]m mT T c    (7.33) 

其中 Tm(2)表示 IF(2)片晶的理想熔点，与 c=1/2 的片晶熔点有关的系数。由于结

晶速度 v 越快，c 值越大，假设两者为线性关系，则有 

 
max

1
2

v
c

v
   (7.34) 

其中 vmax 为 c=1/2 是片晶的生长速率。根据 Lauritzen-Hoffman 的表面成核理论

[19]
  ，片晶在结晶温度 Tc 时的生长速率可写为 

 0

g

c

K

T T
v v e




  (7.35) 

其中T=Tm(2)-Tc 为过冷度。将上式和(7.34)式代入(7.33)式，最终可得片晶熔点与

结晶温度的关系为 

 0
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(2) 1
2

g

c

K

T T

m m
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T T e
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 


 
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 
 

 (7.36) 

上式可以定性的描述熔点随 Tc 升高而增大。为了便于对实验数据进行拟合，还可

将上式重新写为 

 0

max

ln(1 ) ln
(2) 2

gm

m c

KT v

T T T v


   


 (7.37) 

如果将等式左边看作一个整体，它对 1/TcT 作图可得一直线，以此可检验实验是

否和这个方程预测一致。在图 7.5 中，我们给出了对前三个数据点按(7.37)式拟合

后得到的曲线。由于数据点较少，我们将不对拟合得到的相关参数进行讨论，因

为它们的误差可能很大。但是从拟合曲线和数据点的对比看，两者还是比较吻合，

拟合曲线成功地刻画了熔点随结晶温度的变化趋势。特别是在结晶温度升至 Tm(2)
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附近时，拟合曲线进入一个平台区，这与实验观察到结晶温度在 50 ºC 以上熔点进

入平台区一致，但两者出现平台区的温度不同。平台区的出现表明结晶速率降低

到某个值时链端基中的羟基就能全部排列在云母表面。如果在 c与 v的关系式(7.34)

中考虑这个最小速率，就可以将拟合曲线的平台区提前。 

 

7.4 结论 

HPEO IF(n)片晶熔点在厚度小于 10 nm 时偏离按本体趋势计算的预期值，可通

过引入表面自由能的温度依赖性来解释这种偏离。PEO 分子链端基在片晶上下表

面的排列方式决定了链折叠次数不同时相应表面自由能也不同。片晶与空气和云

母表面接触时的表面自由能的温度系数比本体中的温度系数大。链端基的不同也

能导致表面自由能改变。羟基与空气接触的表面自由能远大于甲氧基与空气接触

的表面自由能，也远大于羟基与云母表面接触的表面自由能。无论是 HPEO 还是

MHPEO IF(n)片晶，羟基总是优先排列在云母和片晶接触的界面上。MHPEO IF(2)

片晶熔点的结晶温度依赖性来源于分子链末端羟基在片晶上下表面的含量的变

化。结晶温度越低，结晶速率越快，片晶上表面上羟基含量越高导致片晶熔点降

低。 
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