
基金项目: 国家自然科学基金重点项目 ( 29934070)的部分文献工作 ;

作者简介:李鹏 ( 1970— ) ,男 ,博士研究生 ,主要在聚合物的高压结晶过程、形态与结构方面开展工作 ;对静高压实

验设备、原位监测技术以及动高压在聚合物中的响应等有所了解。 现在航天工业总公司第三研究院华创天元公司

工作 ;

* 通讯联系人。

聚乙烯六方相
*

李　鹏 , 黄　锐
*
, 黄　海

(四川大学高分子材料系 ,成都　 610065)

　　摘要:评述了聚乙烯六方相的研究历史和结论 ,对其晶格结构、构象特征、热力学特性及形成原

因 ,以及在聚乙烯结晶、尤其是形成伸直链晶体的过程中的动力学角色作了较详细的说明。
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1　六方相的提出

聚乙烯 ( PE)在通常条件下结晶形成正交结构 (o rtho rhombic st ructure, o相 )。 70年代初 , Bas-

sett、 Yasuniwa等 [ 1, 2]在用高压 DTA研究聚乙烯高压热行为时 ,分别独立地发现原来只显示一个

熔融吸热峰的样品 ,在压力大于 300M Pa时出现一个新的吸热峰 ,并且在降温过程中表现出可逆

性。据此 ,他们推测 PE在高压下可能有新的中间相态出现。随后 , Basset t等
[3, 4 ]结合高压膨胀计的

实验结果 ,论证了将未知峰归属于新相态的自洽性:首先 , DTA所反映的是样品整体的热特性 ,而

不是只记录部分样品的变化 ;当未知峰出现时 ,伴随有样品比容的变化 ,而且两种现象都可逆 ;新相

　　　

图 1　线形聚乙烯的相图 (分子量 50000)
　

的比容、比熵均介于正交晶相和熔体之间 ,其热力学

函数满足 Clausius-Clapey ron方程 ,并且在相应的压

力、温度区间表现出良好的稳定性 ;将正交相的熔点

Tom外推 ,也如所期望地落在由高压 DT A确定的两

个相变温度 T 1、 T2之间 ,见图 1。 很快 , Basset t等
[5 ]

就用 X衍射 (X RD)进行了证实 ,并推测新相为六方

结构 (hexagonal structure, h相 )。 Yamamo to等
[6 ]用

改进的 X衍射方法进一步肯定了六方相的论断 ,同

时指出 ,虽然六方相中 c轴方向不具备电子密度周

期性 ,类似于液晶结构 ,但又与通常所指的向列型液

晶结构不同 [7 ]。

2　六方相晶格结构

由 XRD结果推算的六方相晶格参数为 a=

0. 846nm ,b= 0. 486nm
[5 ]。由于 XRD谱中只有 ( hk0)
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的反射峰 ,六方相的 c轴纤维周期 ( fiber period,即每个乙烯单元— CH2— CH2—在链轴方向所占的

长度 )无法直接求出。 由图 2可知 ,每根分子链垂直于 c向所占的截面积 ,在正交晶格中为 ab /2=

0. 182nm
2 ,而六方相中为 0. 206nm

2 ,增加了 13% ;从正交相 (o相 )向六方相 (h相 )转变时 ,比容变

化 (νh - νo ) /νo= 8. 5% ,因此可以推知 c= 0. 245nm[5 ]。 后来 Yamamoto[7 ]根据 XRD强度计算的

0. 243nm及 Monte Ca rlo模拟结果都与之很接近。

图 2　聚乙烯晶格结构

( a)正交晶格 ; ( b )在六方坐标中的六方晶格 ; ( c)在正六方坐标中的六方晶格
　

图 3　六方相中分子构象模型
　

3　分子链在六方相中的构象

Bassett [5 ]根据纤维周期推断 PE在六方相中不可能以全反式构象存在 ,也不可能形成均匀的

螺旋结构。应当有少量旁式键存在 ,才能满足纤维周期比正交相晶格参数 c (正交相 c= 0. 257nm )

小的事实。 Yamamo to
[7 ]
将六方相中单分子链作为一维晶格体系 ,并把分子链的无序构象视为该体

系中比 21螺旋尺寸小的晶格。利用这种“缺陷晶格序列”与“完善晶格序列”在一条分子链上交互出

现的模型 ,统计计算六方相的衍射强度 ,推算出缺陷序列在链状分子上的平均长度为 2个亚单元长

度 (两个亚甲基在轴向所占的长度 ) ,是完善序列平均长度的二分之一。 也就是说 ,一条分子链上有

33%的区段处于构象混乱状态 (图 3)。并且指出 ,单分子链上无序区

段偏离链轴的最大距离为 0. 16nm。虽然分子链的平均位置在横向上

表现出长程有序特征 ,但分子间的构象有序区只局限于 0. 4nm～

0. 5nm的范围内。所以 ,六方相的无序性体现在两个方面 ,一是链内

构象的混乱 ,二是链间排列的无序 ,包括分子链的相对旋转和平移运

动等。

D 'Ilario等
[8 ]
则认为存在一种均匀的聚乙烯双原子螺旋 ,其内旋

转角度接近 180°。分子链在接近反式平面构象时进入一个宽广而平

坦的势能极小区 ,在此区间改变内旋角度对自由能没有明显影响。但

是 , Raman光谱技术的发展基本上否认了这种设想。 Naga ta
[9 ]
报告

了 PE在 500MPa下升温过程中 Raman光谱的变化 ,发现 h相与熔

体的谱线非常接近。Wunder等
[10 ]也报道了类似的结果 ,认为熔体中

反式键与旁式键之比随压力增加是由于压力可使中等分子量链烷烃

熔体的有序性改善。 Takana与 Takemura
[11 ]
进一步指出 ,熔体中反

式构象浓度随压力升高是很有限的 , h相与熔体 Raman光谱相似的

主要原因是 h相中旁式键浓度很高 ,而不是熔体中反式构象浓度高。
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并从分子构象角度肯定了“类液晶相”说法的合理成分。

4　六方相的性质

六方相的热力学特性表现为高熵性 ,其稳定相区随压力 P升高而逐渐加宽。这意味着在高压

下有更宽的温度范围可以使六方相的 Gibbs函数比正交相和熔体都低。

根据 Clausius-Clapeyron方程

dTt /dP = Δν/ΔS ( 1)

式中 T t为相变温度 ,Δν、ΔS是相变时的比容变化和熵变化。 由于相图中 h-m (六方相 -熔体平衡相

线 ,图中 T2线 )和 o-h(正交相 -六方相平衡相线 ,图中 T 1线 )是随压力升高不断张开的 ,可知曲线

T1 (P )和 T2 ( P )在三相点 Q以上的斜率应满足

dT2
dP =

νm - νh
Sm - Sh

>
dT 1

dP =
νh - νo
Sh - S o

( 2)

即

Sh - S o

Sm - Sh
>
νh - νo
νm - νh

应有

Sh - S o

Sm - So
>
νh - νo
νm - νo ( 3)

也就是说 ,在从正交结构的固体向熔体转变的历程中 ,熵变 ΔS、Δν可以分成两部分 ,第一部分是 o-

h转变的贡献 (ΔS1、Δν1 ) ,第二部分是 h-m转变的贡献 (ΔS2、Δν2 )。总ΔS和 Δν不是成比例地分配在

这两次转变之中的 , (ΔS1 /ΔS )> (Δν1 /Δν)。这就是称六方相为高熵相的依据
[12 ]
。这种高熵特性部分

是由比容增加造成的 ,但更重要的原因是分子构象的无序性。

自由能的变化可以沿着 g ( T , P )空间中的 o-m(即正交晶相与熔融相平衡 )相线 l来考察 [13 ]。

在这条平衡线上有 go= gm , T= T om ( P )。 T om表示正交相的熔点。 则 g沿 l的变化可用方向导数表

示成

dg
dl
= (
 g
 T

) P
dTom
dl

+ (
 g
 P

) T
dP
dl

( 4)

结合 Clausius-Clapeyron方程 ,可以导出

dgh
dl

-
dgo
dl

= λ[νh - νo ] ) ( Sm - S o ) - ( Sh - So ) (νm - νo ) ] ( 5)

其中λ只与沿 l所选的单位有关。

由 ( 3)式可知上式为负 ,表明沿平衡相线考察自由能变化时 , h相自由能增加的幅度不如 o相

快。考虑到在三相点时 gh= go (= gm ) ,可以很容易理解为什么随着 T、 P升高 , h相的自由能相对于

o相和 m相 (熔融相 )都低 ,显然这是由其高熵性决定的。

h相的无序性决定了它的热力学特性—— 高熵性 ,同时又赋予它很高的动力学活动性。超声波

实验
[ 14]
表明 ,聚乙烯 o-h转变之后剪切模量迅速降至熔体水平 ,表明 h相抗剪切能力非常低 ,在外

力作用下将表现出类似于液晶的流动特征。如果把分子链在六方相中所处的“环境”视作由周围分

子链围成的“微管”
[15～ 17 ]

,它沿轴向滑移和扩散所需克服的活化能为
[18, 19 ]
ΔE= κl

v
,κ是晶格结构和

有序程度决定的链间内摩擦系数 , l
v是链滑移的有效长度。六方相中众多的无序构象成为晶格中的
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图 4　链在晶体 (晶核或片晶 )内的滑移

扩散模型及活化能 ΔE的定义

缺陷 ,大幅度地降低了滑移链的有效长度 (图 4) ,使分子

链的滑移和扩散比在正交相中容易得多。这是在六方相

区结晶容易形成厚片晶的原因。

5　影响六方相形成的因素

至少有四种途径可以使 PE出现六方相。除了前述高

压手段 ,采用V射线辐照处理可使三相点位置向低压端

移动
[20 ]
。当辐照剂量超过一临界值时 ,在常压下也可出现

o-h转变。在应变状态下由溶液生成 PE纤维
[21 ] ,或在变

形受限制的情况下加热高度取向的 PE纤维
[22, 23 ] ,也能形

成出现六方相。 V辐照法得到六方相的热力学本质是 ,辐

照交联后正交晶相的晶格熵增高 ,从而降低了 o-h转变的

热焓 ΔHo-h ,使相变温度 To-h降低。而纤维在张力下熔融或

结晶时 ,是因为熔体的熵减少 ,造成熔点 Tm≡ To-m= (ΔHo-m /ΔS o-m )升高 ,超过基本不变的 T o-h才出

现六方相的。 它们代表了热力学上两种不同的路径
[20 ]
。

由上不难看出 ,增加正交相的无序程度是使聚乙烯向六方相转变的有效途径。 Basset t曾经指

出 , PE相图中的三相点随分子量的升高而降低
[1, 4, 24 ]

,超高分子量 PE的三相点可以降至 270MPa

的位置 ,而若分子量 < 4000时 ,将不再出现六方相
[25 ]
。 Asahi

[26 ]
则认为出现六方相的最低分子量介

于 6000至 13000之间。但他同时指出 ,使用硝化法得到的 Mn= 1260的聚乙烯级份 ,在高压下却可

以出现六方相。可能是硝化时在分子链两端引入了羧基及硝基。 由于羧基间形成大量氢键使分子

链运动受到束缚 ,以至于仍能象高分子量的 PE一样表现出 o-h转变。 可见 ,这种现象实质也是由

熔体的熵减少造成的。

Matsushige等
[27 ]根据V辐照交联后三相点压力下降 ,以及高分子量聚乙烯三相点压力较低的

实验事实 ,推测高压下形成六方相的原因是压力诱导分子交联。分子链较长时 ,其物理缠结浓度也

较高 ,可能起到类似于前述交联点的作用。 在正交晶相熔点以上 ,这些交联点阻滞了聚乙烯向流动

态的转变 ,使其进入一个高熵、低自由能的温度、压力区间 ,并形成六方结构。

6　聚乙烯六方相与结晶

聚乙烯在高压下结晶时 ,如果降温速率不是特别快 ,六方相将参与结晶过程并将直接导致“伸

直链晶体” ( Ex tended-chain Crystal, ECC)的形成
[12, 25 ]。 实际上 ,一方面这些片晶中仍有大量的链

折叠 ,完全伸展的分子链只占很少比例 ;另一方面 ,晶片最大厚度也不受分子量的限制 ,在合适条件

下可以得到超过分子链长 80余倍、厚达 40μm的厚片晶
[27 ]。 ECC在形成初期仍是以折叠形式成核

的 ,其后迅速增厚达到可与分子链长度相比拟的厚度。这种生长过程与常压结晶形成折叠链晶体相

似 ,区别只是在高压、尤其是高温条件下更有利于链的伸展和晶片的增厚。在 ECC晶片边缘可以发

现一个楔形的生长前缘 ,晶片厚度是在此薄缘之后数微米处才建立起来的 ,清晰地反映出生长过程

中成核 -增厚的发展顺序
[25 ]
。

Hikosaka
[18, 19 ]
于 1987、 1990年先后提出和完善了伸直链晶体与折叠链晶体的统一成核理论 ,

认为晶片最终厚度是由分子链滑移扩散活化能控制的动力学过程决定的。晶格结构和过冷度都影
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响这一活化能的大小。在 h相区结晶时 ,分子链可以从折叠核内部向核的上、下端面 (链轴方向 )滑

移 (图 4) ,使晶核表现出很快的增厚速率。进入正交相区后 ,由于晶格结构变得紧密 ,分子构象也更

趋有序 ,链滑移非常困难。 Barham等人 [ 28]发现 ,聚乙烯在常压下结晶时 ,初始成核阶段也有迅速的

晶核增厚过程 ,而且是以整数倍发展的。但是这个过程很短 ,在完成了厚度的“突然跳跃”后 ,就进入

缓慢的与时间对数成正比的增厚阶段。这也许就是以前人们很难发现在正交相区结晶增厚现象的

原因。 由于结晶初期的晶核厚度非常小 ,使链滑移的活化能也很小 ,这一点与“统一理论”中片晶增

厚原因相呼应。

聚合物相变具有普遍的滞后现象 ,在 h-o平衡相线以下、温度不太远离平衡线的条件下 ,聚乙

烯仍表现出以六方相为主的结晶过程 [4, 12 ] ,这是六方相结晶和正交相结晶竞争的结果。在三相点以

下 ,过冷度ΔT < 4℃时 ,等温结晶仍以 h相为主。由于三相点以下六方相熔点 Thm比正交相熔点 T om

低的幅度约为 0. 04℃ /M Pa ,可以粗估在 200M Pa时仍能形成 h相晶体 [12 ] ,而这对片晶增厚形成

“伸直链晶体”是至关重要的。

图 5　包括“非生长区”Ⅲ定义的相图示意图

Hikosaka等
[29, 30 ]实测了六方晶体和正交晶体的生长

速率 ,认为可以将正交相看作一种“不生长”结构。在正交

相区结晶时 ,虽然晶片主体为正交结构 ,但其楔型生长前

缘为六方结构 ,在约等于晶片厚度的距离之后发生 o-h,

生长过程就此停止或者不再被人察觉。因此 ,三相点以下

介于 o-m相线和 h-m延长线之间的区域是一个“非生长

区” (图 5,Ⅲ区 ) ,晶体的生长是在 h-m相线以下、六方相

能够以亚稳态出现的区域发生的。联想到 PE的平衡熔点

为 145℃ ,而常压下结晶却必须在 Tc≤ 132℃时才能进行 ,

很容易使人想到 145℃～ 132℃之间确实就是一个“非生

长区”。如果再结合三相点压力 PQ≈ 300MPa,三相点以下

Δ ( Thm- Tom ) /dP≈ 0. 04℃ /M Pa,可以估计出常压下 Thm

≈ 145- 3× 4= 133(℃ )。这个结果令人称奇。

结合“统一理论” ,则六方相为“生长相”、晶体在六方

相稳定相区能快速生长成为“伸直链”晶体就成为显而易见的事。 那么 ,如果正交相是非生长相 ,为

什么在三相点以下 ,甚至在常压下 ,六方相不能以稳定形式出现时 ,晶体仍能生长呢? Keller等
[30, 31 ]

认为这完全是由于尺寸效应引起的六方相和正交相稳定性反转造成的。为了说明这一问题 ,需要作

一些概念上的准备。在三相点以下 ,正交结构比六方结构稳定 ,可以说六方相是“晶体学亚稳相”。但

在结晶的早期阶段 ,晶体尺寸很小时 ,根据 Tm= Tm
0 ( 1～ 2ee /lΔH )可知 ,其熔点尚远未达到平衡熔

点 (式中 Tm
0为平衡熔点 ,ee是折叠表面自由能 , l为片晶厚度 ,ΔH是单位体积熔融焓 ) ,实际晶体

必然都是亚稳的 ,不妨称之为“形态学亚稳相”。如果将各相的 Tm- 1 /l作图 ,得到图 6a。其中 ,由于

三相点以下 ( Tm
0
)h < ( Tm

0
) 0 ,当斜率 (ee /lΔH )h < (ee /lΔ H ) 0时 ,两条直线将相交于 Q(应注意它不

再仅仅是 P-T平面内的三相点 ,参见图 6b)。这就得到了理论上非常重要的情况 ,即稳定性随尺寸

变化产生反转。这表明“晶体学亚稳相”在其尺寸足够小时可能成为相对的“形态学稳定相” ,而“晶

体学稳定相”变成“形态学亚稳相”了。 图中的直线实际上也就代表了不同 T值时能够存在的最小

相尺寸。这暗示着在温度 T等温结晶时总是那些能以最小尺寸存在的相先出现。若从动力学角度

审查 ,这个最小稳定尺寸就是临界核尺寸。临界核反映了相生长的自由能位垒:位垒越小 ,即临界核
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越小时 ,相生长得越快。以三相点以下某温度等温结晶为例 (图 6a中 L B ) ,首先达到临界尺寸 l
*
m 的

核就是“晶体学亚稳态”的 h相 ,它可以迅速长大 ;随后 ,达到临界尺寸 l
*
SB时 , o结构的核才能存在 ,

并开始与 h核形成竞争。晶核继续长大到临界尺寸 l
*
tr时 , h核发生 h→ o转变 ,其生长过程停止或者

变得非常缓慢。在 l
*
SB→ l

*
tr之间。o核可能有短暂的生长 ,不过由于其生长速率较小而且时间很短 ,也

许被 h核的生长掩盖而难以观察到。

图 6　六方相与正交相的相对稳定性

( a)等温结晶时相的稳定性反转 (LB )　 S为稳定相 , M为亚稳相 ;

( b) o、 h、 m各相在 ( P , T , 1 /l )空间的稳定性关系
　

图 7　六方相 ( a)向正交相 ( b)转变模型

　　熔体、 h相、 o相在 ( P , T , 1 /l )空间中的稳定性关系见图 6b,通常讨论的 P— T相图 ,应该是 1 /l

= 0时的切面。 注意改变 1 /l时三相点 Q的轨迹不是在等压面上 ,而是形成了一条“空间三相线”。

相的稳定性反转只发生在 TQ以下。T> TQ时 ,结晶是以常规方式进行的 (图 6a中 LA )。T < TQ时 ,

首先形成 h相 ,当其尺寸达到 l
*
tr时转变为 o相结构并获得最终稳定性。

l
*
tr与固 -固转变动力学有密切关系 ,可能有两种情况 ,一是在实验时间范围内没有固-固转变 ,

即 l
*
tr→∞ ,最后样品为宏观的亚稳晶体。 但是缺乏任何证据表明 h相可以淬冷保留至常温常压 , h

相似乎总是要转变成 o相。另一种情况是 ,既然 h→ o转变不可避免地发生 ,转变后应该消除前期生

长历史的种种痕迹。小分子物质通常具有这种特性。但是 PE有所不同 ,相转变时片晶的厚度被锁

定并成为形态的永久性特征。这恰恰解释了为什么

聚合物折叠链晶体的厚度总是有限的。也正是因为

厚度有限 ,决定了它是形态学亚稳的。可见 ,高分子

的晶体学稳定性与形态学亚稳性在不同结构水平

上的相互作用表现得非常独特。当晶体学亚稳的 h

相在形态学上是稳定相时 ,晶体的增厚生长将逐渐

抵消这种尺寸效应造成的稳定性 ,直到发生 h→ o

转变。 所以 ,可以说是厚度生长的自终止特性决定

了相结构的尺寸特征。在 PE中 ,这个特征尺寸就是

晶片厚度 ,而其生长如果不是只能发生在 h相 ,也

至少是主要地发生在 h相中的。
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图 9　以六方相结晶的 PE经高锰酸刻蚀

后在断面上表现出来的晶区边界

( a) 平行链轴方向 ; ( b) 垂直链轴方向
　

图 8　相变时可能引起的取向方式

　

图 10　 PE单晶在 200M Pa和 500M Pa退火的 DTA曲线及长周期变化

(图中有意将两种曲线在同一温度坐标上绘出 )

　　六方相向正交相转变时 ,晶片的形态及晶面的

取向均有所变化 [32 ]。 图 7( a)是六方结构片晶在

(hk0)方向切面的示意 ,它含有大量的缺陷 (扭结与

位错 ) ,分子构象有序序列和无序序列共存。向正交

结构 (图 7b)转变时 ,这些缺陷通过分子运动向晶

格外排斥 ,并在一定部位聚集形成垂直于 c轴的边

界 (图 9中 )。 同时 ,相变时比容的减小造成相界上

的应力 ,可能使原来六方晶格中三个等价的 ( 100)

晶面分别转化成为正交相的 ( 100)、 ( 110)等晶面 [ 12]

(图 8)。由于脆断时断面倾向于沿 ( 200)晶面发展 ,

不同取向的两簇 ( 200)面相交处则形成平行于 c轴

的边界 (图 8中虚线交点 b,图 9中 b)。

7　六方相与退火

常规结晶得到的折叠链晶体只是一种亚稳态

结构 ,退火时片晶将进一步增厚。这里 ,“增厚”是热

力学要求 ,“升温”是动力学条件。退火的分子机制

是局部熔融再结晶 [33 ]。高压下片晶厚度与退火时间

的对数成线性关系 ,变化规律与常压下相似。 但在

六方相区退火时片晶增厚速率比在正交相区快得

多 ,熔点可以迅速提高 10℃左右 ,达到常压退火所

不能达到的温度
[12 ]
。

图 10是不同压力下退火所得到的片晶长周期

与样品 DTA曲线
[34 ]。 可以看出 ,长周期随退火温

度升高呈加速增长的趋势。 压力为 200M Pa时 , A

点 ( 182. 5℃ )之前的样品都保持有尖锐的 WAXD

反射 ,说明增厚过程至少可以持续到这一温度。但是 ,由于 SAXS测量范围有限 ,大于 45nm长周期

已经无法测出。 ( b)是 500MPa的退火情况 ,长周期的变化与 (a )非常接近。但样品 W AXD反射可

以保持到 A′( 237℃ )或者更高 ,照此推算 ,在 237℃退火能所达到的长周期就远远高出 ( a)的上限。
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图 11　不同压力下长周期与熔融分数 (% )的关系
　

由于 DT A分析中的 ΔT大致与样品焓变成正比 ,所

以 DT A曲线上的峰面积可以近似表示从固体到熔

体的焓变。如果定义熔融分数= 部分面积 /总面积 ,

将长周期对熔融分数作图 ,得到图 11,可见长周期

是熔融分数的单调增函数。 200M Pa时 , 45nm的长

周期对应的熔融分数超过 50%。 显然 ,在这种半固

半液状态下 ,晶片的厚度不会再持续大幅度增加。但

是在 500MPa时 , 45nm的长周期对应的熔融分数

只有 20%左右。若继续升温使熔融分数增至 50% ,

可以预见片晶将增厚至“伸直链”晶体的尺寸。显然 ,

这是在六方相区才能完成的。

8　结束语

六方相在聚乙烯的结晶与退火过程中起到十分重要的作用。 一些研究者认为只有六方相才是

实际的晶体生长相。晶格结构和构象特征是决定其独特性能的根本内因。研究六方相在低压或常

压下存在的条件 ,对控制聚乙烯结构形态有重要意义。本文作者的部分工作见文献 [35 ] ,其他将陆

续发表。
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A Review on the Hexagonal Phase of Polyethylene

LI Peng, HUANG Rui , HU ANG Hai

(Department of Polymeric Material Science and Engineering , Sichuan University , 610065,China )

Abstract: The study of the hexagonal phase of polyethylene was carefully rev iew ed from as-

pects of i ts lat tice st ructure, confo rmation and thermodynamic features. The reason o f Po lyethy-

lene to fo rm hexagonal st ructure is also analy zed. The kinetic role o f this metastable intermediate

pha se in crystalli za tion, especial ly in fo rming ECC, w as tho roughly elaborated.
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