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要旨

小角 X 線散乱測定 (SAXS), 広角 X 線回折測定 (WAXD), 示差走査熱

量測定 (DSC), 及び光学顕微鏡観察からポリトリメチレンテレフタレート

(PTT) の融点とラメラ厚の関係, ラメラ厚の結晶化温度依存性, そして, 成

長速度の結晶化温度依存性を調べた. 融点とラメラ厚の関係から PTTの平

衡融点は 290.5 ◦Cと決定された. ラメラ厚と成長速度の過冷却度依存性を

解析した. 結晶化温度 Tc = 173.7 ◦C以上の実験データから余剰厚 δℓ = 7.1

Åが得られた. Tc = 173.7 ◦C以下のラメラ厚の結晶化温度依存性から中間

相経由の結晶化が提案された. 広い範囲の等温結晶化温度に対して成長速度

の温度依存性は 2次核形成理論で説明された.
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1 緒言

1.1 高分子の結晶

1.1.1 高分子とは

高分子は単純で小さな化学単位 (モノマー) の繰り返しによって構築され

た巨大分子である. 物質の性状からしばしば “ねっばこい, きたならしい化

学” と呼ばれていた弾性ゴムや合成重合体の研究を開始した Staudingerは,

1920年, ポリスチレン, ゴム, ポリオキシメチレン (POM) などに対して長

く鎖状の構造式を提案した. POM に関する研究は, 長い鎖状分子の存在に

対して次のような根拠を与えた. 末端基測定から算出された分子量が物理的

方法で決定された分子量と一致することから, POMが長い鎖状分子から構

成されていることを明らかにした [1]. 1929 年に始まった, Carothers によ

る傑出した一連の研究は, 鎖状分子説に対する重要な定量的証拠を提供した

[2].

1.1.2 繊維の X放射線回折

1912年 Laueは岩塩の結晶による X線の回折現象を発見した. その翌年

の 1913年早くも物理学者西川正治, 小野澄之助が大麻に X線をあてて繊維

図を得, セルロース中における微結晶の存在と, その繊維軸方向への配向が

推定された [3]. 高分子の構造の X線的研究が日本で初めて行われたことは

特筆に値するだろう. 1920年に Herzogと Janckeは木綿, ラミー, 紙などの

X線図から, それが同一の結晶構造を有するセルロースより成ることを認め

斜方格子の構造を提案した. その翌年の 1921年に Polányiはセルロースに

対して斜方晶系の単位胞を決定した. 1926年には, Sponslerと Doreが単位

胞中におけるセルロース分子の立体構造を決定した. これはセルロース分子
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の鎖状構造をはじめて決定的に証明したもので, 高分子科学における不朽の

仕事であるだろう [4].

1.1.3 ラメラ

1957 年, Till, Keller, Fischer による 3 つの独立した研究から, 線状ポリ

エチレンのラメラ単結晶の成長が報告され, 高分子のラメラ結晶化機構につ

いての理解が始まった. 溶液からの高分子結晶化において, ラメラ結晶化は

共通的であり, かつ典型的な機構だと徐々に明らかになっていった. 彼らは

電子線回折実験によって分子鎖はラメラに垂直であることを決定した [5].

1938年に Storksが, “驚くべきことに, 多くの結晶は繊維軸の方向がフィル

ム面に対して垂直に配向しているようだ” と述べた [6] 通りに, Keller は照

射方向を選択した電子回折実験によって, 分子鎖の向きは結晶表面に対して

垂直であることを見出した. そして それらの発見は, 長い一本鎖が往復的に

繰り返し折り畳まれていく, フォールディングが形成されなければならない

という結論を避けられないものとした [7]. Fig. 1.1 に分子鎖が折り畳まれ

たラメラ結晶の絵を図示した [8].

　多くの高分子は部分的に結晶化し, 完全には結晶化しない. 配向した結晶

ともつれたアモルファス領域を持った二相構造は X 線回折実験によってほ

ぼ直接的な証拠が与えられた [2, 9]. こうして, 高分子結晶のラメラ積層構造

の今日の理解がなされた. Fig. 1.2に Hosemannが描いたラメラ構造の絵を

図示した [10].
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Fig. 1.1 c 軸方向に厚さ φを持った規則正しく折り畳まれたラメラ結晶

の一部 (左)と鎖状分子の不規則な “折り畳み”を伴うラメラ結晶 (右). 不

規則な折り畳みの場合, 折り畳みループの長さは変化する [8].
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Fig. 1.2 かなり多数の折り畳み個所が含まれている Hosemann が考え

たラメラ構造.[10, 11].
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1.1.4 球晶

球晶は一つの核を中心に球対称的な成長を遂げた結晶組織である. 単結晶

の発見とほぼ同じ頃, 小林, Fischerによりポリエチレン球晶の電子顕微鏡写

真の撮影がなされた. その写真は球晶は半径方向にほぼ平行な薄層の積み重

なった組織から成っていること, およびその薄層は重なり合ったまま半径を

軸としてねじれていることを明瞭に示した.

　層と層の間にあまり強固な結び付きはないことと, 一枚一枚の層はそれぞ

れ単結晶に近いものであり, 分子鎖が層面にほぼ垂直であることが示された.

球晶内の薄層は溶液成長の単結晶と同じように, おもに分子の折り畳みに

よって成長したものであることが暗示された.

　典型的な球晶の生成過程は次のようなものである. まず単結晶として発生

した層状結晶は, らせん成長によって実質的な枚数を増し, 各層は少しずつ

異なった方向に成長してゆく, さらに各層ごとに増殖発散をくり返して, つ

いに全体として球状を呈するようになる. 球晶の成長機構を明らかにする上

で興味深い複雑な層状の集合体が観察された. Fig. 1.3に 190 ◦Cで 10分間

等温結晶化したアイソタクチックポリスチレンに対する透過型電子顕微鏡写

真を示した [12].

　球晶といわゆる単結晶との成長の条件には極端な相違がある. 希薄溶液で

は成長面上で結晶に接触する分子またはセグメントの数が少ないので, 分子

はほとんど独立に結晶化しフォールディングは安定な形で行われると考えら

れるが, 球晶のラメラの成長面には多数の分子セグメントが接触しており,

かつ高粘度のため移動度が小さいので成長面の至るところで, また分子が互

いに干渉し合いながら結晶化すると思われる [11].

　球晶は主たるラメラの骨格の初期形成を通じて発達する. そして, 形成さ

れた主たるラメラの間で付随的なラメラが続いて形成される. 言うまでもな

く, 主たるラメラが構造全体の形成を決めている一方で, 付随的なラメラは

単に既に形成された骨格の中に単に結晶化している [12].
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Fig. 1.3 190 ◦Cで 10分間等温結晶化した分子量Mw = 1.4×105 のア

イソタクチックポリスチレンに対する透過型電子顕微鏡写真 [12].
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1.2 高分子の結晶化と融解

1.2.1 DSC測定について

試料が熱の吸収と発生に伴う相転移や化学反応を起こすと, 昇温の速度が

基準物質では一定のままであるが, 試料では変わるので, 結果として両者間

の温度差が変化する. このような相転移や化学反応が終了すると再び温度差

を持って変化するようになる. 吸熱と発熱を伴う変化が起きるとその温度差

がピーク状になって現れる. この示差熱分析 (DTA)を定量的にしたものが

示差走査熱量測定 (DSC)である [13].

1.2.2 高分子結晶の多段階融解

DSCによる研究で, 多くの結晶性高分子は多段階融解ピークを示す. Fig.

1.4 にポリオキシメチレンに対するいくつかの昇温速度での DSC 測定の結

果を示した [14]. 加熱中に高分子結晶の融解を示す吸熱ピークと再結晶化を

示す発熱ピークが多段階的に出現している.

　多段階融解ピークの起源について説明するいくつかのモデルが提案され

ている [15, 16, 17, 18, 19]. 2 つの特徴的な吸熱ピークを持つ場合に対し

て, 3つの代表的なモデルが開発されている: (i) 低い方の吸熱反応は主たる

結晶の融解に因り, 高い方の吸熱反応は再結晶化した結晶の融解に起因する

[15, 18], (ii) 融解ピークは広いラメラ厚分布かつ 2 つに分かれた分布を持

つ結晶に因る [16, 17], (iii) 低い方の吸熱反応は融解再組織化過程の開始を

示す. 初期に形成された準安定な結晶の再結晶化を通じて再組織化は生じ,

より厚くより安定な結晶が出来る [19]. DSCと小角 X線散乱測定 (SAXS)

を組み合わせて結晶化と融解機構を理解しようとする試みが行われている

[19, 20, 21, 22, 23, 24, 25].
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Fig. 1.4 溶液から結晶化したポリオキシメチレンに対する昇温速度 5,

10, 50, 100 ◦C/minでの示差熱分析測定の結果 [14].
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1.2.3 高分子のラメラ結晶に対するギブストムソンの関係式

　ギブス自由エネルギーを F , エンタルピーを H, エントロピーを S, 温

度を T としたとき,

F = H − TS (1.1)

である. 液体のギブス自由エネルギーを FL, エンタルピーを HL, エントロ

ピーを SL とし, 結晶のギブス自由エネルギーを FC, エンタルピーをHC, エ

ントロピーを SC としたとき,

FL = HL − TSL (1.2)

FC = HC − TSC + E (1.3)

となる. ここで, E は結晶の表面自由エネルギーであり, 表面を作るための

仕事の分, FC は上昇する. 例えば, 一定の厚さ ℓ, 半径 rの円盤状の結晶の場

合, E = 2πr2σe + 2πrℓσs となる. ここで, σe と σs はそれぞれ単位面積あ

たりの上下面と側面の表面自由エネルギーである. 円盤の体積 V とすると

き, 単位体積あたりの自由エネルギー差は,

FL − FC

V
=

HL −HC

V
− T

SL − SC

V
− 2πr2σe + 2πrℓσs

V
(1.4)

となる. V = πr2ℓであるので,

∆f = ∆h− T∆s−
(
2σe

ℓ
+

2σs

r

)
(1.5)

となる. ここで, ∆f , ∆h, ∆sはそれぞれ液体と結晶の単位体積あたりのギ

ブス自由エネルギー差, エンタルピー差, エントロピー差である. 成長したラ

メラでは r ≫ ℓが想定されるので, Eq. (1.5)の右辺第 3項の 2σs

r を無視す

ると,

∆f = ∆h− T∆s− 2σe

ℓ
(1.6)
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となる. ℓ → ∞のラメラ結晶の融点は平衡融点と呼ばれる. 平衡融点を T 0
m

と記述すると, 相平衡状態ではそれぞれの自由エネルギーは等しいので,

0 = ∆h− T 0
m∆s (1.7)

となり,

∆s =
∆h

T 0
m

(1.8)

が得られた. Eq. (1.8) を Eq. (1.6) に代入し, 厚さ ℓ のラメラの融点を

Tm(ℓ)とすると, 融点では ∆f = 0なので,(
1− Tm(ℓ)

T 0
m

)
∆h =

2σ1

ℓ
(1.9)

となる. この式はフォールド表面をもった一様な厚さ ℓのラメラの液相と固

相の熱平衡状態を意味している. Eq. (1.9)を整理すると, ラメラ厚, ℓ,につ

いての融点, Tm(ℓ),依存性を表すギブストムソンの関係式が良く知られた形

で得られた [26, 27]:

Tm(ℓ) = T 0
m

(
1− C

ℓ

)
(1.10)

ここで, C(= 2σe

∆h ) は定数である. Tc を結晶化温度としたとき, 過冷却度,

∆T = T 0
m − Tc, は ℓと成長速度, G, の解析に重要である. よって T 0

m の決

定は極めて重要だ.

　これまで, ラメラ厚は電子顕微鏡観察 [27, 28], 小角 X線散乱測定 [29], 小

角 X線散乱 (e.g. 長周期)と広角 X線回折測定 (e.g. 結晶化度)の組み合わ

せ [30], 小角 X 線散乱測定とフーリエ変換解析 [23, 31] から決定がなされ,

それぞれ融点は主に DSC 測定から決定され, ギブストムソンの関係式を用

いた平衡融点を決定する研究が遂行されてきた.
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1.2.4 ラメラ厚の等温結晶化温度依存性

高分子の結晶化の研究において, ラメラ厚についての結晶化温度依存性は

基本的な実験的関係である. 溶液から結晶化したポリエチレンの多数の研究

から良く知られたように, ラメラ厚は結晶化が行われた過冷却度の逆比例関

係にあった. 当初から, ラメラ厚の決定要因として, 核の大きさが示唆されて

おり, 分子内結晶化を伴うと考えられた [32]. このような前提の元で一連の

速度論的研究 (次節 1.3.1参照)が展開され, ラメラ厚の過冷却度依存性に関

する一定の段階に達した:

ℓ =
2σeT

0
m

∆h∆T
+ δL (1.11)

ここで, σe はフォールド面の単位面積の形成を含む仕事であり, δL は余剰

厚である. δL は異なる理論で様々な方法で表現がなされた. 充分高い ∆T

の値に対して, いくつかの理論 [33, 34] は δL のカタストロフィー的な増加

(Eq. (1.28) に示した余剰厚の解析解が高い ∆T で発散すること)を予想し

た. しかし, 高い ∆T でのラメラ厚 ℓの上昇傾向は実験的に観察されなかっ

た.

　ポリアミドの溶液からの結晶化の研究から明らかになったのは, ラメラ厚

は結晶化温度の影響を受けないことだった. ラメラ厚は繰り返し単位の化学

組成に依存するようだった. ナイロン 66の研究では, 最も高い結晶化温度で

ラメラ厚は微小な増加しかしなかった. その最大増加量はおよそモノマー 1

つ分の長さだった.

　ジメチルフタレート溶媒中のアイソタクチックポリスチレン (iPS)に対す

る, 結晶化温度の関数としての小角 X 線散乱から決定されたラメラ厚から,

Tc = 13 ◦C から 95 ◦C までラメラ厚は約 70 Å の一定値となった. Tc =

100 ◦C以上で, ℓは増加した. ℓの上昇傾向がない代わりに長い水平的な平

坦が一般的に妥当なものだと思われる多くの示唆があった. 溶液からの結晶

化したポリ-3,3-ビス (クロロメチル)オキサシクロブタンのラメラ厚は Tc の
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減少に対して 70 Åの一定値に平坦化することが分かった. ポリテトラメチ

レン-p-シルフェニレン (TMPS)の溶融体からの結晶化に対して同じ効果が

観測された. 低い Tc での予想された δL のカタストロフィー的な増加は無

く, 実験を満たさない理論の自明的要求のもと理論から離れることを言い訳

することはできなかった. 言うまでもなく, Hoffmanらも平坦化を現実の効

果として考え, σe の温度依存性を考慮に入れて適切なパラメータによる最良

のフィッティングを得ようとした [35]. 理論的暗示に無関係に, ある Tc 以下

でラメラ厚が結晶化温度と独立であるという事実は, 一定の δLという新し

いパラメータを提供した [36].

　結晶化前のアモルファスの高分子鎖の柔軟さと δL とが関連付けられた.

結晶状態の折り畳み鎖は結晶化前のコイル鎖との同質性を有した. ポリエチ

レン, ポリエチレンテレフタレート, ポリアミド, ポリ乳酸, ポリビニルカル

バゾール, ポリテトラフルオロエチレンについての δLと特性率 (持続長)の

文献値のプロットから, 高分子結晶の δLは液体状態のガウス鎖の持続長と

の線形相関があり, そして約 25倍大きいことが分かった [37].

　ジメチルテレフレート (DMP) 溶媒の iPS の溶液からの結晶化について

小角 X線散乱測定が行われた. Jonesらがラメラ厚の一定値を観測した温度

範囲において, Tc の減少に伴ってラメラ厚はゆっくり減少した (結晶化温度

30から 100 ◦Cで 5Å程度の減少). Mw = 44×104 と 9.3×104 の iPSに対

して, ラメラ厚の分子量依存性は δLの分子量依存性であることが明らかと

なった. この結果は折り畳みによって形成されたループ平均長さの分子量依

存性から説明された [38].

　 i 個のセグメントでできた 1 つの真っ直ぐの分子ステムでできた核の数

ni が考慮され, ℓ = i∆ℓとして, ステム内での ∆ℓの部分ステムの核形成の

速度論が計算され, 全ての過冷却度での有限の結晶厚を保証した [39, 40]. 原

子成長ユニットの結晶化に用いられるモンテカルロ法で結晶にユニットを追

加する際に 2種類の制限を設けることで, 鎖に沿った連結性の適応がなされ

た [41]. 小さな過冷却度では, ラメラ厚はおおよそ過冷却度に逆比例して, そ
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して, およそ一定の平坦 (カタストロフィー的な増加はない) に落ち着いた.

これらシミュレーション研究からは, 結晶成長面のステムが形成される際に

部分分子鎖の核形成を考慮することで, 実験で報告された広い範囲の等温結

晶化温度範囲のラメラ厚の温度依存性についての説明がなされた.

1.2.5 HWの方法とMarandの方法

Hoffman-Weeks(HW) の方法 [42] は, 様々な結晶化温度に対する実験的

に観測された融点を線形回帰し平衡融点を外挿する方法であり, その分析的

簡便さから広く用いられてきた.

　昇温時のラメラの厚化の考慮が必要な高分子が対象の場合. 融点でのラメ

ラ厚を ℓ′ とすると,

ℓ′ = ϵℓ (1.12)

ここで, ϵは厚化係数である. 融点とラメラ厚の依存性は,

Tm(ℓ
′) = T 0

m

(
1− 2σ′

e

∆hℓ′

)
(1.13)

ここで, σ′
e は融点でのフォールド面の表面自由エネルギーである. この Eq.

(1.13)に Eq. (1.11)と Eq. (1.12)を代入し,

Tm = T 0
m

1− 1

ϵ

(
σ′
e

σe

) 1
T 0
m

∆T + δL
2σe
∆h

 (1.14)

を得た. ここで, σ′
e = σe と近似し, Θ =

(
1 + ∆h∆TδL

2σeT 0
m

)−1

と置くと, Eq.

(1.14)は,

Tm = T 0
m

(
1− Θ

ϵ

)
+ Tc

Θ

ϵ
(1.15)
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となる. ここで, 平衡融点に近い温度での結晶化温度と融点の関係を議論す

るとき, ∆T
T 0
m

→ 0となるので, Θ → 1と近似すると, Eq. (1.15)は,

Tm = T 0
m

(
1− 1

ϵ

)
+

Tc

ϵ
(1.16)

となる. この Eq. (1.16)を用いて, 実験で得た Tc 対 Tm を直線で延長し, そ

の延長した直線と Tm = Tc の直線との交点が平衡融点として外挿される.

Fig. 1.5 に実験データを直線で延長した HW の方法を例示した. しかしこ

の方法は, 平衡融点の最良の推定値を提供するためでなく, 単に, 結晶化温度

に対して融点が上昇することの説明のために開発がなされたものであること

に留意しなくてはならない [43].

　多くの高分子結晶では Tc で等温保持するか, 融点まで加熱するかのどち

らかで厚化し, 融点でのラメラ厚は Tc でのラメラ厚よりもより厚くなるこ

とがある. 厚化係数は融点でのラメラ厚と初期のラメラ厚の比として導入さ

れた. 厚化係数が定数として想定がなされる場合に対して, 平衡融点の決定

のより正確な方法がMarandによって提案された. Eq. (1.15)は,

1

ϵ

(
σ′
e

σe

)
T 0
m

T 0
m − Tm

=
T 0
m

∆T
+

δL
2σe

∆h

(1.17)

に書き換えられる. Marandの方法は非線形 Hoffman-Weeks外挿法と呼ば

れ, 次の方程式に従う [43]:

M = Γ(X + a) (1.18)

ここで, a
(
= δL

2σe
∆h

)
と Γ

(
= ϵ

(
σe

σ′
e

))
は定数であり, M と X はそれぞれ,

M =
T 0
m

T 0
m−Tm

とX =
T 0
m

∆T で表される. 実験的に決定された Tm と Tc に対し

て, M 対 X プロットが直線となるように T 0
m を選べば平衡融点の外挿が可

能とされた. Fig. 1.5に実験データを曲線で延長したMarandの方法を例示

した.
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Fig. 1.5 ポリトリメチレンテレフタレートに対する HW の方法 (点線)

とMarandの方法 (実線と一点鎖線)での T 0
m の外挿結果 [18].
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1.3 高分子の結晶成長

結晶成長は, 液体や気体といった秩序をもたない相から, 結晶という秩序

をもって原子が整然と並んだ相へと変化する過程である. 結晶化の駆動力は,

自由エネルギーの差である. この駆動力は過冷却度に関係している. 準安

定な環境相から熱力学的に安定な結晶相が生まれてくる始まりは, 小さな結

晶核生成の過程である. 融点以下に冷やされた液体は, 過冷却されていて準

安定状態にある. 準安定な液相は, いつか安定な結晶相に変わる. 結晶の種

または核が液相の中にできて, それが領域を拡げていく時間発展である. 結

晶核と液相の間には界面があるので, 結晶核を作るのに表面で余分なエネル

ギーが必要となり, 過冷却状態は有限の時間保たれる.

　非常に大きな体積, 粒子数をもつ過冷却液相中に結晶の核ができ, 成長も

消滅もしないつり合った状態を考える. 自由エネルギーの増加は, 結晶化に

ともなう自由エネルギーの下がりと界面自由エネルギーの上昇の和と解釈

できる. この自由エネルギーの変化の核サイズ依存性は, 結晶核が十分大き

ければ過冷却液体状態より自由エネルギーが下がる. しかし, 結晶核が小さ

いと表面自由エネルギーの損が大きいので, 液相中に小さな核が出来ただけ

では自由エネルギーが増える. 臨界核サイズでは, 自由エネルギーは極大と

なっている. その極大値は臨界核形成の自由エネルギーである. 結晶核の大

きさをゼロから大きくしていくと, 最初は自由エネルギーが上がる. 液体だ

けの状態の方が熱力学的に安定である. しかし, 結晶核が臨界サイズを超え

て大きくなると自由エネルギーが下がりだし, 結局は全体が結晶になったほ

うが自由エネルギーが下がる. こちらの方が真の熱平衡状態である. 熱ゆら

ぎにより, 系はこの自由エネルギー上昇の困難を乗り越えている. 統計力学

によれば, 熱力学的に実現するはずのない状態も, ゆらぎとして一定の確率

で実現可能となる. 毎時間当り単位体積中にできる結晶の個数は核形成頻度

と呼ばれ, 核形成頻度は熱ゆらぎで臨界核の状態が実現する確率に比例して
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いる.

　準安定な母相の中に熱ゆらぎで結晶の 3 次元の結晶核ができ (初期核生

成), その後この核が成長して大きくなる過程を考える. 結晶が成長するため

には, 結晶化する分子を成長面まで輸送し, 表面で分子を結晶相に組み入れ,

発生する潜熱や不純物などを運び去ることが必要である. 表面で分子が結晶

に組み込まれていく過程は, 表面カイネティクスと呼ばれる. 熱ゆらぎで表

面 2次元結晶核ができたとき, 熱力学第 2法則により臨界核サイズ以下の核

は縮んで消滅し, 臨界核サイズ以上の核は広がって表面全域を覆う (2 次核

形成). したがって, 単位時間, 単位面積当りにできる結晶核の数, つまり 2

次元結晶核の核形成頻度は, エネルギー障壁を超える割合に指数関数的に比

例して与えられる [44].

1.3.1 成長速度の温度依存性の導出

Becker は凝縮相における核形成頻度, n∗, について次の形式を提案した

[45]:

n∗ = n0exp

(
−∆F ∗ +∆φ∗

kT

)
(1.19)

ここで, n0 は前因子, ∆F ∗ は相境界を横切った分子の輸送に対する活性化

の自由エネルギー, ∆φ∗ は臨界サイズの結晶核が作られるのに必要な可逆的

仕事である. 結晶核がある一定の厚み b0 と横方向の次元 a0 と ℓ0 を持つ単

一層であるとき (Fig. 1.6(a)参照), 溶融状態からの結晶核が形成されること

に伴う自由エネルギーの変化は以下のように書かれる:

∆φ = 2a0b0σe + 2ℓ0b0σs − a0ℓ0b0∆f (1.20)

ここで, σe と σs はそれぞれ a0b0, ℓ0b0 面の単位面積あたりの界面自由エネ

ルギーであり, ∆f は巨視的結晶の単位体積あたりの融解の自由エネルギー

である. 表面を形成するための仕事は, テラスを同じ面積を覆うことに伴う

エネルギーの損失と正確に相殺するので, a0ℓ0 面への表面自由エネルギーの
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寄与はない. この ∆φ が表す自由エネルギー面は鞍点を持つことがわかる.

その鞍点では偏微分
(

∂∆φ
∂a0

)
ℓ0
と
(

∂∆φ
∂ℓ0

)
a0

が同時にゼロとなり, a0 と ℓ0 の

臨界サイズは a∗0 = 2σs

∆f , ℓ
∗
0 = 2σe

∆f で与えられる. よって, ∆φの臨界値は次

のようになる:

∆φ∗ =
4b0σeσs

∆f
. (1.21)

　 ∆φ∗ についての物理的意味は明らかである. 更なる成長が完全に安定な

領域に続いていく ∆φ の減少を結果する臨界サイズに対応する ∆φ の極小

値である (Fig. 1.6(b)参照). 熱力学的駆動力, ∆f はよく知られたように次

のように表現される:

∆f =
∆h∆T

T 0
m

. (1.22)

　 Equation (1.21) と Eq. (1.22) を Eq. (1.19) に代入することで次式を

得る:

n∗ = n0exp

(
−∆F ∗

kT

)
exp

(
−4b0σ1σ2T

0
m

∆hkT∆T

)
. (1.23)

　表面に 2次核が形成されそれに続くステップがテラスを覆い, 一層が覆い

終われた後に新しい 1つ目の 2次核ステムが形成される場合 (次節 1.3.2の

レジーム I), 表面に対して垂直方向の 2次核形成に支配された線形的な成長

速度, G,は b0n
∗ に比例することがわかる.

　高分子折り畳み鎖が隣接した配列で構成された結晶核を考える. これまで

の場合と同じように, 単一層の厚み, b0 は固定され, a0b0 面に鎖の折り畳み

が存在することによって, 鎖軸方向の次元, ℓ0 も固定される. ここでは a0 の

みが変数として残される. 幅 a0 の単一層は単一鎖の幅である a1 であるステ

ムが ν 個連なっているとするとき, 結晶核形成の自由エネルギーは次のよう

に書かれる:

∆φν = 2ℓ0b0σs + νa1b0(2σe − ℓ0∆f). (1.24)
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　ここで, ℓ0 > 2σe

∆f のとき, ν の変化に対しては, ν = 1で∆φが最大値を取

る. さらに, 正味の核形成頻度の最大を導く結晶核の鎖軸方向の長さを固定

し, ℓ∗g とし, 臨界核の障壁の大きさは ∆φ∗
1 と記述するとき, 高分子結晶核の

核形成頻度は次で表される:

n∗ = n1exp

(
−∆F ∗ +∆φ∗

1

kT

)
(1.25)

ここで, ∆φ∗
1 は 1つ目のステムの結晶化に対する自由エネルギーの変化を表

した. Eq. (1.24)と ℓ∗g を用いると, ∆φ1 の臨界値は,

∆φ∗
1 = 2ℓ∗gb0σs + a1b0(2σe − ℓ∗g∆f) (1.26)

となる. ℓ∗g は n∗ を用いた平均値
∫∞

2σe
∆h

n∗ℓdℓ/
∫∞

2σe
∆h

ℓdℓ から次式の導出がな

される:

ℓ∗g =
2σeT

0
m

∆h∆T
+ c(T ) (1.27)

ここで, c(T )は温度依存性を持つ余剰厚項であり,

c(T ) =
kT

2b0σ2

(
4σ2

a0
− ∆h∆T

T 0
m

2σ2

a0
− ∆h∆T

T 0
m

)
(1.28)

という解析解が得られる. しかしこの Eq. (1.28) から明らかなように

∆T =
2σ1T

0
m

a0∆h のときに余剰厚が発散する結果となる (前節 1.2.4 の δL カタ

ストロフィーの問題).

　 Eq. (1.25), Eq. (1.26), Eq. (1.27) からレジーム Iでの成長速度の過冷

却度依存性は次式で表された:

　　　　 G = G0exp

(
−∆F ∗

kT

)
exp

(
−4b0σeσsT

0
m

∆hkT∆T

)
. (1.29)

　これらの解析的導出は主に Lauritzen と Hoffman らによって行われた

[33, 46]. c(T ) が高い ∆T で発散することに対する物理的解釈が明確でな

かった.
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Fig. 1.6 基板上の表面 2次核形成 (a)と臨界サイズの表面核形成のため

の反応経路を示す自由エネルギー表面 (b). ∆ϕ < 0 の安定領域に向かっ

て, 鞍点を横断する [46].
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1.3.2 レジーム Iとレジーム II成長

テラスに新しい 2次核が発現し, それに続くステップがテラスを定常流と

してに覆っていくとき, 一層が覆い終わるとそのテラス上にまた 1つ目の新

しいステムが結晶化する結晶成長像が描かれた. Fig. 1.7に球晶内の鎖状折

り畳みラメラの成長についての絵を図示した [46]. この結晶核形成機構はレ

ジーム I成長と呼ばれる. 他方, 結晶成長面上に多数の核が発生し, ステップ

がテラス面を覆う前に同一テラス面に新しい 2次核が発現する場合も考えら

れた. このような結晶核形成機構はレジーム II (多数核成長機構）と呼ばれ

る [47].

　レジーム I成長での成長速度, G(I),はテラス上の新しい 2次核生成頻度,

n∗, に比例するが, これはステップが成長方向に対して垂直方向にテラスを

覆う正味の定常流率, g∗,が n∗ に比べてとても速いことを意味している. こ

の g∗ と n∗ の速度が凡そ等しい場合 (つまり, レジーム II成長)においては,

成長速度, G(II), は (n∗g∗)
1
2 に比例すると導かれた [48, 49]. この 2つの核

形成頻度は次式で書かれる [33, 34]:

n∗ = A0

(
1− B1

A1

)
(1.30)

g∗ = A1 −B1 (1.31)

ここで, A0 はテラスへの新しい核の出現率で, A0 ∼ exp
(
−∆φ∗

1

kT

)
, そして,

A1 と B1 はそれぞれテラスを 1つのステムがステップを埋める前進的定常

流率と取り除かれる後退的定常流率を表す. よって,

G(I) ∼ n∗ ∼ A0 (1.32)

G(II) ∼ (n∗g∗)
1
2 ∼ A

1
2
0 (1.33)

がわかる.

　自由エネルギー障壁の高さ, ∆φ∗,を単純にラメラ厚, ℓ,に比例すると想定
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すると, 成長速度は −∆φ∗

kT に指数関数的に依存するので次式で書くことが出

来る [50]:

G ∼ exp

(
−K1ℓ

T

)
(1.34)

ここで, K1 は定数である. C1, C2 を定数とし, ℓ = C1

∆T + C2 とすると,

G ∼ exp

(
− Kg

T∆T

)
(1.35)

となる. ここで, Kg は核形成因子である. Eq. (1.29)より, レジーム I成長

では, Kg(I) =
4b0σeσsT

0
m

∆hk となる. Eq. (1.29) と Eq. (1.30) からレジーム II

の場合, 指数関数の肩が 1
2 倍になるので, Kg(II) =

2b0σeσsT
0
m

∆hk となる.

1.3.3 レジーム IIIII転移

結晶成長面上の 2次核形成速度が非常に速くなり, ステップに完全に覆わ

れていないテラス面上は成長方向に隙間とともに無数の核で覆われてしまう

可能性が考えられた. この結晶成長機構はレジーム III と呼ばれている. こ

のような結晶成長機構の違いは, 結晶成長速度と過冷却度に対してプロット,

G/α(Tc)対 (Tc∆T )−1,した際, この直線の傾き比からレジーム転移の判定

を行うことが可能とされる. 例えばレジーム II/III(Kg(II/Kg(III))は傾き 0.5

が得られるとされる [49]. レジーム転移の判定を行う際には, 分子鎖の拡散

項を省かずに考慮する必要がある. 多くのレジーム転移の研究では省かれて

おり, Hoffmanが提案した, U∗= 1500 cal/mol という値が使用され続けて

いる [49, 51, 52]. この拡散項を省くと傾きの異なる 2本の直線が現れるが,

拡散項を考慮すると一本の直線となりレジーム転移は観察されなくなる場合

がある. また, レジームプロットをするとき, 平衡融点の選び方でレジーム転

移の有無が変化する [47, 53].
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Fig. 1.7 球晶内の鎖状折り畳みラメラの構造. 矢印は動径成長方向を示す [46].

27



1.3.4 成長速度の温度依存性

Gの過冷却度依存性は次のように表現される [33, 34, 50, 54, 55]:

G(Tc) = G0α(Tc)exp

(
− K

Tc∆T

)
(1.36)

ここで G0 は定数項, α(Tc) は拡散項, そして, K は 2 次核形成パラメータ

である. α(Tc)は α(Tc) = exp
(
− U∗

R(Tc−Tv)

)
と表現される. ここで, Rは気

体定数, Tv は Vogel-Fulcher 温度, U∗ は分子鎖拡散の活性化エネルギーで

ある.
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1.4 中間相経由の結晶化

ここ四半世紀ほど, 高分子科学者たちは中間相を経由する結晶化機構に

ついて議論している [23, 31, 56, 57, 58, 59, 60, 61, 62, 63, 64, 65, 66,

67, 68, 69]. 多くの研究者は, ポリエチレン (PE)[56, 59], ポリブタジエン

(PB)[57], n-アルカン (Cn)[60], ポリ-ε-カプロラクトン (PCL)[23, 61], ポリ

ブチレン-2,6-ナフタレート (PBN)[65, 66, 67], ポリブチレンテレフタレー

ト (PBT)[31, 64, 68]を含む様々な半結晶性高分子に対しての中間相経由の

結晶化についての観察を報告している. 中間相経由の結晶化機構はまたシ

ミュレーション研究でも議論されている [69].

1.4.1 様々な半結晶性高分子に対しての中間相経由の結晶化についての

報告

PB

　ベンゼン希薄溶液から準備されたトランス-1,4-ポリブタジエン (1,4-t-

PB)の単結晶の熱処理について研究された [70]. 加熱時の突然のラメラ厚の

増加と単結晶板で観測された粘弾性吸収ピークの消失という結晶の転移が観

測され, その転移温度の熱力学的考察が進められた. Rastogiらは, 光学顕微

鏡および電子顕微鏡観察, 時分割 X線測定, 熱測定から, 1,4-t-PBのモルホ

ロジー (凝集体の形態学), ラメラの厚化, 結晶と柱状ヘキサゴナル相の間の

相転移について研究した [57]. 小角 X 線散乱 (SAXS) 測定から, 104 Å を

示した SAXS ピークが結晶とヘキサゴナル相の転移温度で突然超小角領域

にシフトした. 広角 X線回折 (WAXD)測定から, 単斜晶相 (M)の (200)反

射とヘキサゴナル相 (H)の (100)反射を観測し, 始めの加熱, 途中の等温保

持, 終わりの再加熱という温度履歴において, 低い方の転移温度での M→H

転移, H→M転移, 高い方の転移温度でのM→H転移という相の逆転を観測
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した.

PE

Bassett と Turner は 4.1 kbar とそれより高い高圧下において, PE の

融解中に高温での示差熱分析測定において吸熱ピークの出現を観測した

[71]. 彼らは膨張計測上の変化も報告し, 可逆性, 安定性, そして Clausius-

Clapeyron方程式によるものなどから, その変化を単斜晶系固体と溶融体の

間の中間的性質を持つ新しい高圧相に出入りする 1 次相転移だと結論した.

厚い結晶の融解データに基づいて相図が描かれ, 伸び切り高分子鎖の形成と

結晶化時の新しい発熱反応の出現の相関の主張された. 溶融体からの単斜晶

PE の結晶化は折り畳み鎖を与えるが, 一方で, 溶融体→ 中間的相→ 単斜
晶の順を取るときに, 溶融体から固体もしくは液晶と推測される新しい結晶

化を通過し, 伸び切り高分子鎖が出来た. 新しい相についての X線回折が撮

影され, 一軸構造の hk0型反射であることが明らかにされた.

　 11 kbar の高圧, 300 ◦C の温度下で配向した PE のヘキサゴル相に対し

て, X 線回折から非赤道線上で明確な散漫散乱が観測され, 分子の立体配座

(コンフォメーション)の無秩序性が明らかにされた [72]. ブラッグ反射が赤

道線上のみに存在する実験結果から, 電子密度の平均が z 方向とは無関係で

あることがわかった. つまり, 繊維軸方向に沿った大きな結晶の無秩序性を

理由として, 単分子鎖の平均電子密度が z 方向と独立だと結論された. 高圧

下での PEのヘキサゴナル相の可動 (mobile) 性が山本らによって断定され

てから 15年ほど経って, Kellerらが中間相経由の結晶化モデル (次節 1.4.3

参照)を確立した [58].

　田代らは, 溶融体からの等温結晶化時の PEの構造変化が時分割高解像度

フーリエ変換型赤外分光 (FT-IR) について調べた [59]. 等温結晶化の初期

段階において, コンフォメーションが無秩序な transシーケンスの IRバン

ド特性 (1368 cm−1)が強度において増加することが分かった. その後, 無秩

序な trans バンドが減少するとともに, 単斜晶の通常の trans バンド特性
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(728 cm−1)強度が徐々に増加した.

　 PEに対して分子動力学シミュレーションによってよく延伸した溶融体か

らの等温等圧下での繊維形成が調査された [69]. 結晶化初期段階観測された

面間隔を中間相からのものに近いと想定すると, それぞれ中間相と結晶相の

二種類の面間隔 d(100) = 0.432 nmと d(100) = 0.413 nmが得られた. t =

4.2 nsで薄いラメラに対応する小さなピークが段々と成長し, 厚い結晶ラメ

ラの成長を示すピークにシフトした.

Cn

Siortaらは, ヘキサデカン (16-アルカン)の過冷却溶融体からの結晶化に

おいて, 時分割放射光源 X 線回折測定からトリクリニック相に変化する遷

移的な準安定 rotator相を直接観測した [60, 73]. 融点から 0.03 ◦C/minの

降温結晶化時の C16 の (001)ラメラピークは, 散乱ベクトル, 0.286 Å−1 の

準安定相の回折ピークが発達し, それが消失後, 0.305 Å−1 の安定相の回折

ピークが現れた.

PCL

Strobl らは, PCL などに対して時分割 SAXS 測定により結晶化温度, ラ

メラ厚, 融点の関係を決定し, 結晶化線と融解線 (ギブストムソンの関係式)

の 2つの独立した境界線が存在することから, Kellerによる描像とは少し異

なる, 溶融体からの部分的な結晶状態への相転移は二段階を経る中間相経由

の結晶化モデル提案した [23, 61, 74]. 結晶化線と融解線が異なることから,

ラメラ厚を決める過冷却度に対する平衡融点が T 0
m と異なり結晶線から線形

外挿される温度とした. そして, 結晶化のたどる経路には, 結晶と溶融体の中

間構造をもつ遷移相が存在していると仮説した (但し, 本研究におけるラメ

ラ厚測定の解釈では, 主たるラメラと薄いラメラの平均値の結晶化線に直線

が引かれていることを付言する.).
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PBN

PBN に対して, 溶融体を氷水で急冷すると中間相が形成されることが

WAXD から確認され, その構造はスメクチック A 構造と決定された [62].

高速昇温 DSC(FSC)とWAXD測定から PBNが取り得る 2つの結晶化メ

カニズムの存在が明らかにされた [65, 66, 67]. 135 ◦C と 160 ◦C の間の

等温結晶化温度に 1000 K/s の降温速度で溶融体から冷却したときの FSC

データは, はじめ液晶相が形成され, その後, 結晶 α 相に相転移する二段階

過程を確証した. 140 ◦C での等温結晶化では初期段階でスメクチック相が

形成された X線回折像が結晶化時間 0.1 sまで観測され, その後, 結晶 α相

形成の信号である (100)(010)(1̄10)(01̄1)回折ピークが現れ始めた. FSC 測

定から, 溶融体からスメクチック相とスメクチック相から結晶 α相への転移

速度が見積もられ, 165 から 170 ◦C に成長モードの転移点が存在すること

が示された.

PBT

PBT のガラスからの結晶化について SAXS と DSC から調査され, ノ

ジュール構造 (球晶のような µm スケールでなく, nm スケールの結晶のみ

が詰まった構造)と外挿された 2つの平衡融点について議論された [63]. 高

い方の平衡融点は中間相結晶相転移の平衡融点だと見なされた. PBT の溶

融体からの等温結晶化について, SAXS, WAXD, DSC, 光学顕微鏡観察から

調査された [31, 64, 68]. DSC 測定から 2つの特徴的なラメラ厚成分 ℓ1, ℓ2

の存在が示され, そのうち Tm2(Fig. 3.1 参照) で溶ける ℓ2 が等温結晶化温

度で結晶成長するラメラ厚とみなした. ラメラ厚の結晶化温度依存性と融点

依存性はどちらも Tx = 208 ◦Cで区切られた 2つの異なる領域を示し, その

2つの平衡転移温度は 270 ◦Cと 335 ◦Cであった. ラメラ厚と等温結晶化温

度の関係は, 余剰厚の一定値 9 Åの値が全等温結晶化温度範囲で得られた.

　ラメラ厚の温度依存性と比較されながら, 球晶成長速度の温度依存性が解
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析された. 成長速度のラメラ厚依存性は Tx 以下ではっきりズレ, G/β(Tc)

対 (Tc∆T )−1 はわずかにズレる結果を示した. ラメラ厚の温度依存性が Tx

以下で中間相を経由した結晶化することが指摘がなされ, Tx 以下の成長速

度の温度依存性について中間相経由の結晶化モデルから解析がなされ, PBT

の中間相の表面自由エネルギーなどのパラメータの値を得た. ここで, 成長

速度を既定する成長先端には常にアモルファスから中間相ステムの核形成が

起きているという理由から, 中間相経由の成長速度の中間相ステムの核形成

パラメータと平衡融点が用いられた.

OCB

小西らは現在, アイソトロピックネマチック相転移温度が結晶の融点より

低い, 液晶性低分子 4-シアノ-4’-プロピロキシビオフェニル (3OCB)を対象

とした準安定相経由の結晶化の研究を進めている [75, 76, 77].

1.4.2 X 線測定によって観測された中間相経由の結晶化の先行研究につ

いて

小西らによる融点とラメラ厚の関係や成長速度の温度依存性などのから

Kellerが提唱した中間相経由の結晶化機構を明らかにしようとしている試み

[31, 64, 68]と, Cavalloらが観測しているサブミリスケールの照射面積につ

いての X線測定や熱測定 (FSC)などで観測されている中間相経由の結晶化

[65, 66, 67]は異なっている. ラメラ成長先端での X線回折像を直接観測す

るためには時間空間的に局所的な測定, つまり成長先端の層の厚みスケール

のサブミクロンからナノサイズの X線ビーム, かつ, ラメラ先端のステムの

相転移を捉え得る露光時間での照射が必要となるだろう.

1.4.3 Kellerによる中間相経由の結晶化モデルと PBTに対する実験的研究

中間相経由の結晶化機構は Keller によって提唱された [58]. Keller モ

デルは中間相が準安定である状況からその考察が開始された. つまり,
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FA, FC, FM をそれぞれアモルファス相, 結晶相, 中間相のギブス自由エネル

ギーとするとき, 全温度範囲で FM が FC もしくは FA よりも高い状況であ

る. 次に, 表面形成による自由エネルギーの増加による相転移温度の降下を

表すサイズ効果が FM が FC よりも小さい状況が考えられた. つまり, 結晶

相と同じサイズの縮小が中間相に起きても, FM は FC に対して小さな割合

しか増加しないに対して状況である. このことは, ある一定の ℓの値の減少

で, FC が FM を超えると結論された.

　 Figure 1.8に FA, FC, FM の温度依存性の概念図を示した. 結晶サイズの

減少に伴い, 結晶相と中間相は表面エネルギーの体積割合が高まり, 自由エ

ネルギーが大きくなる. 結晶サイズの減少に伴う自由エネルギーの増加は,

結晶相の自由エネルギーの増加傾向に比べて中間相の自由エネルギーの増加

傾向がはるかに小さい. その結果, 三重点でのあるサイズ ℓ1 以下では結晶

相と中間相の相対的な安定性がサイズによって交差し, 中間相の自由エネル

ギーが最小となる領域が現れ, 中間相が安定相となる [58].

　無限大の大きさに対して準安定な中間相は, 表面自由エネルギーのために,

ある特定のラメラ厚以下では安定になる. 温度と大きさについての相安定図

において, 高分子折り畳み鎖の結晶化に対して, 三重点, Tx, 以上または以下

で 2つの成長モードが存在する. Tx 以上では, 過冷却液体は結晶相に直接変

態する. Tx 以下では, ラメラ厚がアモルファス相と中間相の臨界厚を超えた

後, 過冷却液体は中間相を必ず通過する. そしてそれから中間相は結晶相に

相転移する.

　 PBTの結晶化は Tx 以下では中間相を経由し進行し, Tx 以上ではメルト

から直接進行することが確認されている [31]. Fig. 1.9 に PBT に対する

ℓ−1 vs. T の相図を示した. 太い実線は, 液相, 中間相, 結晶相のうちの 2つ

の相の相境界をそれぞれ表している.
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Fig. 1.8 アモルファス相, 結晶相, 中間相の自由エネルギーの温度依存

性. 結晶サイズの減少に伴い, 結晶相と中間相は自由エネルギーが大きく

なる. 三重点でのあるサイズ ℓ1 以下では結晶相と中間相の相対的な安定

性がサイズによって交差し, 中間相の自由エネルギーが最小となる領域が

現れ, 中間相が安定相となる [58].
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Fig. 1.9 ポリブチレンテレフタレートに対する ℓ−1 vs. T の相図. 太い

実線は, 液相, 中間相, 結晶相のうちの 2 つの相の相境界をそれぞれ表し

ている. 三重点,Tx,以下では中間相を経由した結晶化が進行し, Tx 以上で

は, 液相から結晶相に直接結晶化が進行する [68].
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1.5 ポリトリメチレンテレフタレートについて

ポリトリメチレンテレフタレート (PTT) は, 1,3-プロパンジオール

(PDO) とテレフタル酸またはジメチルテレフタレートを重縮合した芳

香族ポリエステルであり, 化学構造を Fig. 1.10に示した. このポリエステル

は, 1941 年にWhinfield と Dickson によって初めて合成された高い融点を

持つポリエステルのうちの 1つで, そのうち, ポリエチレンテレフタレート

(PET)とポリブチレンテレフタレート (PBT)は量産性のある高分子材料と

して確立されている. しかし, 繰り返し単位に 3つのメチレン基を持つ PTT

は, 繊維として優れた特性を持ちながら, 研究所の域を出ない無名の高分子

だった [78]. これは, 原料の一つである PDOが非常に高価であったためで,

1ポンドあたり 10 $ 以上での少量生産の化学製品としてでしか入手できな

かった. そのため, PTTはコスト面で商業化には不向きだった. しかし, エ

チレンオキシドのヒドロホルミル化による PDO合成のブレークスルー, ア

クロレインによる従来の合成ルートのプロセス改善, グリセロールを PDO

の出発原料とするバイオエンジニアリングの有望ルートにより, PDO の価

格は少なくとも 1桁は低下し. PTTは 1998年に初めて商業的に利用できる

ようになった [79]. PTTは工業重合が遅く, 研究論文が少ない.

　また近年では PDOの発酵生産の大部分が工業化されており, 2014年時点

の世界生産能力は 90 kt/yearとなっている [80]. 同じく 2014年時点での世

界のバイオプラスチック生産の 162 万トンの内の 6.8 % を発酵 PDO 由来

の PTT が世界生産を占めている [81]. 環境ポリマー分野に対しても PTT

の物性においての基礎研究が果たす役割は大きい.
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Fig. 1.10 ポリトリメチレンテレフタレートの化学組成 [79]
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1.5.1 T 0
m の外挿についての先行研究

熱測定から PTT の平衡融点についていくつかの値が報告されている.

243.6[18], 248.0[52], 251.9[82]◦C の T 0
m の値が HW の方法により得られ,

そして, 305.0 ◦C[18]の T 0
m の値がMarandの方法から得られた.

1.5.2 レジーム転移についての報告例

PTT に対するレジーム IIIII 転移は 248.0 ◦C としての T 0
m の値と 1500

cal/molとしての U∗ の値 [52]及び 251.9 ◦Cの T 0
m と 2500 cal/molの U∗

の値 [82, 83]を使用した際に報告されている.

1.5.3 結晶構造と成長方向

PTTの単位胞は, 格子定数 a = 4.53, b = 6.15, c = 18.61 Å, α = 97, β

= 92, γ = 111 ◦ のトリクリニック構造である. その空間群は P1̄ で, 結晶

密度の計算値は 1.387 g/cm3 である [84]. PTTの単位胞は 2つのモノマー

を含んだ単一鎖を含有する. そして, a 軸に沿った, 2 つのモノマーによる

大きなジグザグと隣接したフェニル基の整列を示す [85]. 電子線回折実験か

ら, 球晶の動径方向は a 軸に近いと決定された [86]. PE デコレーション手

法によっても分子鎖フォールディングの方向が決定され, PTT 結晶の分子

鎖フォールディングは動径成長方向に平行, すなわち, 結晶 a軸に沿ってい

た [87]. PTT の結晶は平仮名の「く」の字型 (くの字の上半分と下半分が

それぞれおよそモノマーで構成されている) で成長し, その分子鎖フォール

ディングは, よくある成長先端の表面に沿ってのものでなく, 成長方向に向

いている.

1.5.4 拡散項についての先行研究

分子鎖の拡散項の測定は誘電緩和実験で可能となる. PTT はガラスから

の結晶化が比較的迅速に進行することが知られ [88, 89, 90, 91], ガラス試料
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の粘性をガラス転移温度付近で測定することも容易ではない. 非結晶性ポリ

マーであるポリネオペンチルテレフタレート (PNT)と PTTのコポリマー

が実験材料として選択され, 配分率を変化させた PNT/PTT コポリマーの

誘電緩和測定から PTTの拡散項の決定を含む研究の遂行がなされた [92].

1.5.5 中間相についての先行研究

as-spun 繊維の WAXD 測定から新しい遷移結晶相の形成が報告された

[93]. PTTの as-spun繊維を 120 ◦Cで等温保持した際, 引っ張りを加えて

いない状態で, 赤道方向に 2つの新しい反射 が現れたとの報告がなされた.

それらの反射はこれまで知られた格子面間隔値に割り当てることはできない

ものだった. その準安定結晶相に対して, 100 %を超える歪みを加えると平

衡構造に変態した.

　液晶状態を想定しているであろう PTTの中間相もWAXDから報告がな

されている [90, 94]が, 液晶相と配向したアモルファス相の区別についての

議論がなされていない.

40



1.6 研究目的

X 線測定で等温結晶化した PTT のラメラ厚と融点を決定し, そして, 融

点とラメラ厚の関係から平衡融点を決定する. 中間相経由の結晶化を考慮し

ながら, PTT の結晶化機構を明らかにするためにラメラ厚と成長速度の等

温結晶化温度依存性を議論する.

　上記目的を達成するために以下方針で研究を遂行した.

· X線測定から等温結晶化したラメラのラメラ厚と融点を得る.

· ラメラ厚の融点依存性から平衡融点を決定する.

· DSC 測定によって観測された Tm vs. Tc に対する非線形関数での外挿

値はどうしてもばらつきが多くなるので, 本研究においては熱測定による

Marandの方法を採用しない.

· PBTの結晶化は Tx 以下では中間相を経由し進行し, Tx 以上では溶融体か

ら直接進行することが確認されている [31]. 本研究ではポリトリメチレンテ

レフタレート (PTT)に焦点をあてる.

· 先行研究から得られた PTTの拡散項の値 [92]と X線測定から決定した平

衡融点の値を用いて, 成長速度の温度依存性を解析する.
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2 実験項

本研究で用いた高分子はポリトリメチレンテレフタレート (PTT)である.

90.3 から 211.2 ◦C までの等温結晶化温度, Tc で等温結晶化した PTT の

結晶化と融解過程について, DSC, WAXD, SAXS 測定を行った. 109.0 と

222.4 ◦Cの間の Tc の結晶化過程について, 光学顕微鏡 (OM)観察を行った.

それらの実験は窒素環境下で行われた.

　 DSC測定 (SHIMADZU DSC-60) に対して, 180 ◦C以上の Tc では, 溶

融状態の PTTは 280 ◦Cから 70 K/min で冷却した後, 等温結晶化がなさ

れた. そして, 180 ◦C 以下の Tc では, 外部のホットプレートで溶融させた

後, Tc に保持された DSC-60のサンプルホルダーの中で PTTは等温結晶化

がなされた. 結晶化した PTTは, 10 K/minの速度で Tc から 280 ◦Cに熱

せられた. また, 183.4 ◦Cで等温結晶化した PTTの融解に対して, 10から

50 K/minまでのいくつかの昇温速度, ϖ, で DSC測定は行われた.

　WAXD と SAXS 測定に対して, PTT はカプトンフィルム (Kapton) で

サンドウィッチされ, Linkam LK-300 を用いて 280 ◦C から Tc への温度

ジャンプ後に等温結晶化がなされ, そして, 10 K/minの速度で Tc から 280
◦Cに熱せられた. 日本, 西播磨の放射光施設 SPring-8でWAXDと SAXS

の同時測定が行われた. λと θ をそれぞれ X線の波長と散乱角としたとき,

散乱ベクトル, q = 4π sin θ/λ, は X 線検出器 DECTRIS Pilatus 3S2M を

用いて, 0.008から 0.4 Å−1 の範囲をカバーし, そして, WAXDは浜松ホト

ニクスフラットパネルセンサーを用いて, 0.7から 3.5 Å−1 の範囲をカバー

した. 波長 λは 0.9 Åで, WAXDと SAXS実験の露光時間はそれぞれ 1と

4秒であった.

　 OM測定 (Nikon Eclipse ME-600) に対して, PTTは 20 µmのアルミリ

ングスペーサーと共にカバーガラスでサンドウィッチして, 111.0 と 160.0
◦Cの間の Tc の値に対して, Linkam LK-300を用いて 280 ◦Cから Tc に温
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度ジャンプした後に等温結晶化がなされた. そして, 161.8と 222.5 ◦Cの間

の Tc の値に対して, Linkam THMS-600 を用いて 90 K/min で冷却後, 等

温結晶化がなされた.
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2.1 X線データの解析

サンプルホルダーの前後に設置されたイオンチャンバーによって計測され

た X線強度を用いて, PTT の X線の吸収補正がなされた. PTT の SAXS

観測強度, Iobs,s, と WAXD 観測強度, Iobs,w, は Kapton からの散乱を差

し引いて得られた. SAXS 測定に対して, A,B,D をフィッティングパラ

メータとして, 方程式 A exp(Bq2) + Dq−4 を用いて, Iobs,s は q ∼0.15 と

0.37 Å−1 (Tc = 207.1 ◦C の場合) の間でフィットされた. SAXS 強度 Is

は, Iobs,s から A exp(Bq2) を差し引いて得られた. ここで, 項 A exp(Bq2)

はWAXD強度の低角側の q 範囲への影響を表している [95].

2.2 小角広角 X線同時測定のカメラ長

Figure 2.1(a)は標準試料として選んだステアリン酸鉛に対する SAXS像

である. この撮影像から X 線が照射されたビーム中心位置及び試料とディ

テクター間の距離, カメラ長を算出する. Fig. 2.1(b)は回折 2次光の一部分

を拡大したものであり, 使用ソフトウェア (Igor Pro)のイメージアピアラン

ス機能を用いて強度の強い箇所に色をつけ回折光が最もあたっている箇所の

ピクセル値を読み取りやすくした. そして, 円周上に沿って約 25点ピクセル

値を読み取り, 中心位置 (x, y) と半径 rd の 3 つのパラメータ変数を用いた

最小二乗法によって中心位置と半径を算出した. Fig. 1(a)の場合, 中心位置

は (659.7, 736.7)となり, 回折 2次光の半径は 369.2 pixelとなった.

　 Figure 2(a) はステアリン酸鉛に対するWAXD 像である. Fig. 2(b) は

y 方向のピクセル値で 0から 100の範囲内で回折光を拡大したものである.

本実験は小角広角同時測定であり, X線ビームに対して垂直にフラットパネ

ルセンサーをできる限り近づけながら片側から挿入している. WAXD像は

Fig. 2.2(a) のように全円周上の測定はできていない. この撮影像に映る最
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も低角側の回折光が何次の回折光なのかは初見では分からない.

　イメージアピアランス機能を用いて回折光が強い強度で照射された箇所の

ピクセル値を読み取る. Fig. 2.2(b)中の矢印からわかるように, 必ずしも幅

のある回折光の真ん中が最も濃い色となっている訳ではないことに注意が必

要である. 約 25点ピクセル値を読み取り, 中心位置と半径の 3パラメータを

用いた最小二乗法によって中心位置と半径を算出した. Fig. 2.2(b)の場合,

中心位置は (516.9, -103.8) となり, Fig. 2.2(b) の低角側から 2つ目の回折

光の半径は 166.1 pixelとなった.

　 SAXSの中心位置と半径は容易に決まるが, WAXDはビーム中心位置が

ディテクターに映っていない位置にあるため推定する中心位置と半径がずれ

やすかった. 円環平均した広角回折像をピーク分離処理する際, 中心位置が

より良く推定されている方が不思議と上手くできた.
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Fig. 2.1 ステアリン酸鉛に対する Pilatus 3S2Mを用いた SAXS撮影像

(a)及び回折 2次光のピクセル値読¿み取りのための拡大図 (b)
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Fig. 2.2 ステアリン酸鉛に対する flatpanel センサーを用いた広角小角

同時測定技法によるWAXD撮影像 (a)及び回折 5次光のピクセル値の読

み取りのための拡大図 (b)
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2.3 散乱ベクトル

結晶面に対して角度 θ で入射した X線が結晶面に対して角度 θ で反射す

る回折現象を取り扱うとき, カメラ長を Lとし, ビームセンターから回折光

の露光位置までの距離を rd とすると次式が成り立つ:

tan 2θ =
rd
L
. (2.1)

　結晶の面間隔を d, 入射光の波長を λ, 回折光の次数を nとするとき, 良く

知られた Braggの法則が成立する [96]:

2d sin θ = nλ. (2.2)

　 Equation (2.2)から θ = sin−1
(
nλ
2d

)
が得られ, 標準試料のステアリン酸

鉛の面間隔の規定値, 50.1 Å, 本実験で用いた X線の波長, 0.9 Å,を代入し,

そして, 次数 2 の回折光で半径を算出したので n = 2 を代入すると θ が得

られる. 次数 2の回折光のビームセンターからの距離 rd はピクセル値で求

まっているので, 使用したディテクターの規格からピクセル値を実測距離に

直して (Pilatus の場合, 0.172 mm/pixel), rd = 63.5mm を得た. よって,

Eq. (2.1)からカメラ長 L = 1766.7 mmと得られた.

　WAXD 測定のカメラ長も同じ方法で算出する. 但し, Fig. 2.2(b) の低

角側から 2 つ目の回折光が何次の反射なのかはすぐには分からない. 広角

側にある最も強い反射の一つ手前が 11 次の反射であることを知っていれ

ば, n = 5であることがわかる. 50.1 Åの面間隔を標準試料として用いるな

らば, この広角側の強い反射を 12次の反射として計算に用いてはならない.

WAXDの場合, カメラ長は 92.2 mmとなった.

　散乱ベクトル, q,は次式で表される:

q =
4π sin θ

λ
. (2.3)
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　 Eq. (2.1)と Eq. (2.2)から,

q(rd) =
4π sin

(
1
2 tan

−1 rd
L

)
λ

(2.4)

であることがわかる. L は既知なので, ピクセル値を散乱ベクトルに変換

できた. ローレンツ因子を乗じた SAXS 強度を逆フーリエ変換する際に,

Porod則に基づいて測定値を延長する必要があるが, その際, この Eq. (2.4)

に基づいて測定範囲外のピクセル値を仮定し散乱ベクトルを延長した.

　 Figure 2.3(a)(b)はそれぞれ, ステアリン酸鉛のビームセンターを中心と

して円環平均した散乱ベクトルに対する SAXS 強度およびWAXD 強度で

ある. SAXS の 1次ピークが 2π/q が 50.1 Åになることはすぐに確認され

た. また, 複数回に渡って実験を行うためにそれぞれのカメラ長が少しずつ

違ってくる. データ処理を始める前に散乱ベクトルの算出が間違っていない

かそれ以前の実験データと都度比較して確かめた.
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Fig. 2.3 ステアリン酸鉛に対する SAXS(a)及びWAXD(b)強度. Fig.

2.1と Fig. 2.2に示した撮影像をビームセンターを中心に円環平均を行っ

た. 横軸は撮影像のピクセル値を散乱ベクトル q 値に変換した.
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2.4 バックグラウンド処理

2.4.1 Kaptonからの回折を差し引く

試料は 2枚の Kaptonでサンドウィッチされているので, Kaptonからの

散乱, Ikap,w,を測定値から引く必要がある. WAXD測定も SAXS測定も同

じ作業をするため, ここではWAXDのみを書く. 試料の前後にイオンチャ

ンバーを設置し X 線ビームの試料通過前後でのエネルギーを失う量を測定

する. 例えば, Kapton の測定の際のイオンチャンバーの読み取り値は通過

前が 238880 counts で通過後が 208346 counts となった. この通過後を通

過前で割った値を µ′ とすると, µ′ は Kaptonの吸収率に対応した量となる.

また, Kapton で挟まれた PTT 試料のイオンチャンバーの値の通過後を通

過前で割った値を µ とする. X 線回折に直接関係しない暗電流や宇宙線な

どのバックグラウンドを引く必要があり, 光源のシャッターを閉じた状態

で撮影した PTT試料での実験時の空打ち強度を Idark,w, Kaptonのみから

の散乱測定時の空打ち強度を Idark,kap,w とする. ディテクターに記録され

たWAXD測定値を Iexp,w とする. この時, PTTフィルムからの回折強度,

Iobs,w は次のようになる:

Iobs,w =
(Iexp,w − Idark,w)

µ
− (Ikap,w − Idark,kap,w)

µ′ . (2.5)

　 µや µ′ で割ることはエネルギー強度の減衰がなかったとしたときの強度

を意味する. PTT フィルムからの SAXS 強度, Iobs,s, に対しても同じ作業

をしている.

2.4.2 WAXD強度の低角側への影響

Figure 2.4に 173.7 ◦Cで等温結晶化した PTTに対する 10 K/minの昇

温速度での加熱時のWAXD強度 Iobs,w の変化を示した. 加熱時に PTT結
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晶の融解再結晶化が進むにつれ, 観測された Iobs,w の q = 1.05 Å−1 あたり

以下の低角側の強度が増加した. Fig. 2.4 中挿入図に q = 0.64 Å−1 にお

ける強度の昇温時の変化を示した. 融解再結晶化の進行と強度の増加が対

応していることがわかった (Fig. 3.6(b) の結晶化度の変化など参照). この

Iobs,w の低角側の増加はアモルファスからの回折像の変化が主因と考えられ

た. Fig. 2.5 に 173.7 ◦Cで等温結晶化した PTTに対する 10 K/minの昇

温速度での加熱時の SAXS 強度 Iobs,s の変化のうち, 等温結晶化完了時の

173.7 ◦Cでの SAXS強度 (白丸)と完全融解直前の 231.0 ◦Cでの SAXS強

度 (白四角)を示した. 図から明らかなように, SAXS強度の広角側の昇温時

の強度増加が顕著であった. この強度増加は Fig. 2.4で示したように Iobs,w

の低角側のテールの影響だと考えられた. 本研究は融解時の SAXS データ

の解析が中心課題であるので, Iobs,s の内, 純粋に小角 X 線散乱領域からで

はない散乱 (この場合は, WAXDのテール)はバックグランドとして差っ引

く必要があった.　
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Fig. 2.4 173.7◦Cで等温結晶化した PTTに対する 10 K/minの昇温速

度での加熱時のWAXD強度の時分割変化. 挿入図に q = 0.64 Å−1 での

強度の変化を示した.
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2.4.3 SAXS強度のバックグラウンド処理

Iobs,s の内, 広角側の領域を A,B,D をフィッティングパラメータとして,

A exp(Bq2) +Dq−4 でフィッティングを行った. Iobs,s は低角側から, ラメ

ラの散乱に起因する極大を向かえた後減少し, 極小となり徐々に増加してい

く. この極小となる q レンジの少し低角側から測定広角範囲までをフィッ

ティングした. Fig. 2.5中の 173.7 ◦Cでの SAXS強度に対しては q ∼ 0.16

Å−1以上のデータを回帰し, 231.0 ◦Cでの SAXS強度に対しては q ∼ 0.083

Å−1 以上のデータを回帰した. 項 A exp(Bq2)はWAXD強度の低角側の q

範囲への影響を表している [95]. 項 Dq−4 は, SAXS測定において充分大き

な q レンジに対して Is(q) が q の 4 乗の肩で強度が減少する Porod 則とし

て知られている [97].

　ローレンツ因子を乗じた SAXS 強度, q2Iobs,s, を回帰分析した. まず初

めに Fig. 2.6 の挿入図にある, 233.6 ◦C での融解が完了したアモルファス

の SAXS 強度を q2A exp(Bq2) で回帰した. その結果が挿入図中実線であ

る. このとき A = 0.46, B = 1.48 であった. そして, q2Iobs,s の広角側を

q2C(0.46 exp(1.48q2)+Dq−2で回帰し, C = 0.50, D = 0.00062を得た. こ

の結果が Fig. 2.6の白丸上の破線である. Fig. 2.6中一点鎖線はフィッティ

ング曲線の広角からの影響の項 0.23q2 exp(0.74q2)であり, 実線は Porod則

の項 0.00062q−2 である. Iobs,s から A exp(Bq2) を引いて小角 X 線散乱領

域でのラメラからの散乱, Is が得られた. 本研究のデータ解析では昇温中の

融点でのラメラ厚の解析が重大な作業であった. このWAXDからの影響の

項を SAXS曲線から差し引いて Is を得る解析手法でないとデータ解析を進

めることができなかった. q2Is を逆フーリエ変換する際, Porod則の項で測

定値を延長した.
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Fig. 2.5 173.7◦Cで等温結晶化した PTTに対する 10 K/minの昇温速

度での加熱時の SAXS 強度の時分割変化の内, 昇温度開始時の 173.7 ◦C

での SAXS強度 (白丸)と完全融解直前の 231.0 ◦Cでの SAXS強度 (白

四角). 実線と破線は Fig. 2.6で示した方法でのフィッティング線.
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Fig. 2.6 173.7◦C で等温結晶化した PTT に対する q versus q2Iobs,s

と q2Is. 挿入図はアモルファス状態の PTT のローレンツ因子を乗じた

SAXS 強度. 挿入図中の実線は q2A exp(Bq2) を用いたフィッティング

線. 破線は q2C(0.46 exp(1.48q2) +Dq−2 を用いたフィッティング線, 一

点鎖線はラメラからの散乱の SAXS 領域におけるWAXD 領域での結晶

による回折からの影響, 実線は Porod則に対応するフィッティング線をそ

れぞれ示している.
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3 結果と考察

3.1 実験 1: PTTの平衡融点の決定とラメラ厚の結晶化温度依

存性

Figure 3.1(a) は Tc = 189.4 ◦C で等温結晶化した PTT の DSC カーブ

を示している. 吸熱ピーク温度, 低い方から順に Tm1, Tm2, Tm3, と発熱ピー

ク温度, Texo,p,が観測されている. Fig. 3.1(b)は Tc = 153.0, 173.7, 189.4,

201.7, 207.1 ◦C, それぞれの結晶化時間, tc = 10, 10, 10, 40, 90 min で等

温結晶化した PTTの DSCカーブを示す. Fig. 3.2は Tm1, Tm2, Tm3, と発

熱カーブのオンセット温度, Texo,o の Tc 依存性を示している. 白丸は Tm1

は Tc の約 7-10 K上に位置したことを示し, 白四角は Tm2 は Tc = 189.4 ◦C

以上に存在することを示し, 白三角は Texo,o は Tc
∼= 185 ◦C 以下に存在す

ることを示し, 黒四角は Tm3 の値は実験された Tc 範囲ではほとんど一定で

あったことをそれぞれ示している.

　 Figure 3.3は Tc = 183.4 ◦C, tc = 20 minで等温結晶化した PTTに対

する, 10 から 50 K/min までの様々な昇温速度での加熱時の DSC カーブ

を示す. 図中の矢印で示したように, Tm2 は ϖ = 20-50 K/min で観測さ

れ, Texo,o は ϖ = 10 K/minで観測された. Tm2 は ϖ が減少するにつれて,

Texo,o に近付いた. 結果として現れる DSCカーブは結晶の融解ピークと再

結晶化ピークの合併であると考えられている [15]. 発熱再結晶化ピークが吸

熱融解ピークよりもずっと大きかったとき, Tm2 は発熱カーブに取り込まれ

た. そして, 結果的に現れる DSCカーブは発熱ピークのみを示した. Tm2 と

Texo,o は同じ起源の信号だった. Tm2 と Texo,o の関係はまた PBTに対して

も報告がなされている [31].
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Fig. 3.1 Tc = 189.4 ◦C (a)と Tc = 153.0から 207.1 ◦C (b)で等温結

晶化した PTTの加熱時に対するDSCカーブ. (a)中の挿入図は 193.0と

211.0 ◦C の間を拡大した曲線である. (a) 中の 3 つの吸熱ピークと 1 つ

の発熱ピークは, 低い方から Tm1, Tm2, Tm3 と Texo,p です. 矢印は Fig.

3.6で示された X線測定により決定された融点, Tm(ℓc),を示す.
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Fig. 3.2 90.3から 207.1 ◦Cの間で結晶化した PTTに対する Tm1, Tm2,

Tm3, Tm(ℓc), Texo,o の Tc 依存性. 白丸, 白四角, 黒四角, 赤丸, 白三角は,

それぞれ, Tm1, Tm2, Tm3, Tm(ℓc), Texo,o を示す. 破線は T 0
m = 290.5

◦C, 2σe/∆h = 5.1 Å, δℓ = 7.1 Åを用いた Eq. (3.3)から得られた.
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Fig. 3.3 183.4 ◦Cで等温結晶化した PTTを用いた 10-50 K/minの昇

温速度に対する DSC カーブの結果. 矢印は Texo,o (10 K/min) と Tm2

(20-50 K/min)を示す.
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Figure 3.4 は結晶化時間 tc = 10 minに対する Tc = 173.6 ◦Cで等温結

晶化した PTT の WAXD 強度を示す. 点線の曲線は, 方程式 Iobs,w(q) =

(1−ϕ)Ia+ϕΣiIc,i に対するフィッティングカーブである. ここで, ϕは結晶

化度, Ia は加熱時の各温度で見られるアモルファスハロー, そして iは反射

指数を示し, ΣiIc,i は結晶回折ピークの和である. Fig. 3.4中の矢印は (010)

反射の強度を示した.

　 Figure 3.5(a)は, tc = 42.5 min, Tc = 207.1 ◦Cで等温結晶化した PTT

に対する, ローレンツ因子を乗じた SAXS 強度, q2Is(q), を示している.

q2Is(q)の積分, Q,はインバリアントで, Q = (ρc − ρa)
2ϕ(1 − ϕ)で表され

る. ここで, ρc と ρa はそれぞれ結晶とアモルファスの密度である. Figure

3.5(b)は自己相関関数, K(z),で, K(z) =
∫∞
q=0

cos(qz)q2Is(q)dqである. ラ

メラ厚, dc, は Strobl の方法 [74] から決定された. それは, 図中の点線の交

差点から dc を得る方法である.
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Fig. 3.4 173.6 ◦Cで等温結晶化した PTTに対するWAXD強度. 白丸

は実験データ Iobs,w を示し, そして破線は結晶 Ic,i (実線)とアモルファス

Ia (一点鎖線) の構成成分でのフィッティング曲線でである. 矢印は (0 1

0)反射の強度を示す.
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Figure 3.6は Tc = 207.1 (a)と 173.7 (b) ◦Cで等温結晶化した PTTの

加熱時の, WAXD と SAXS の時分割同時測定で得られた, dc, Q, ϕ と (0 1

0) 面の格子面間隔 d010 の変化を示している. Tc = 207.1 ◦C に対して, dc

は 207.1 と 220.8 ◦C の間でわずかに増加した. そしてそれから, 220.8 ◦C

以上で急に増加した. Qは 207.1と 220.8 ◦Cの間で一定を保った. その後,

220.8 ◦C 以上で増加した. ϕ は 207.1 と 220.8 ◦C の間でわずかに減少し,

220.8 ◦C以上でさらに減少した. d010 は 207.1と 220.8 ◦Cの間で一定を保

ち, 220.8 ◦C以上で増加した. Tc = 173.7 ◦Cに対して, dcは 173.7と 200.3
◦Cの間でわずかに増加し, そしてそれから, 200.3 ◦C以上で急に増加した.

Qは 173.7と 200.3 ◦Cの間でわずかに増加し, その後, 200.3 ◦C以上で急

に増加した. ϕ は 173.7 と 200.3 ◦Cの間でわずかに減少し, 200.3 ◦C以上

で増加した. d010 は 173.7と 200.3 ◦Cの間でわずかに増加し, 200.3 ◦C以

上で急に増加した.

　ラメラ厚の平均は ℓc である, 主たるラメラが, 個々, 枝分かれと拡がりか

らその骨格を形成し, それに続いて, 薄いラメラが内部充填すると考えられ

ている [12, 16, 17]. Tc から ϕ と dc が急に変化する温度まで, ϕ のわずか

な減少と dc のわずかな増加が指し示すのは, 薄いラメラが繰り返すように

溶けて再結晶化したことだ. 主たるラメラが溶けて再結晶化し始めたので,

dc は急に増加した. Tm(ℓc)は dc が急に増加した温度として決定されて, ℓc

は dc が急に増加したときのラメラ厚として決定された. Tm(ℓc)はラメラ厚

ℓc の等温結晶化した主たるラメラの融点であると結論された. Fig. 3.1(b)

の矢印と Fig. 3.2 の赤丸は Tc に対する Tm(ℓc) を示す. Tm(ℓc) は Tm2 と

Texo,o に近似的に一致した. Tm2 と Texo,o は主たるラメラの融解という同じ

起源を持つ信号だ. 新しいラメラ結晶の形成として説明されるので, d010 が

Tm(ℓc)で急に増加することは, 再結晶化の開始として考えられた [25]. 私た

ちはその上で, X線測定から等温結晶化したラメラ厚と融点の確定値を得た.
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Fig. 3.5 Tc = 207.1 ◦Cで等温結晶化した PTTに対する, (a)ローレン

ツ補正がなされた SAXS 強度, q2Is(q), と (b) 自己相関関数, K(z). dc

は破線の交点から計算された.
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Fig. 3.6 Tc = 207.1 ◦C (a) と Tc = 173.7 ◦C (b) に対する加熱時の

dc, Q, ϕ, d010 の温度変化.
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Figure 3.7 は ℓc の逆数についての Tm(ℓc)と Tc の依存性を示す. ℓ−1
c に

ついての Tm(ℓc)の依存性はこの方程式で表現される:

Tm(ℓc) = T 0
m

(
1− 2σe

∆hℓc

)
(3.1)

ここで σe はフォールド面の表面自由エネルギーで, ∆h は融解熱である.

ℓ−1
c についての Tm(ℓc) の依存性は直線で, そして, T 0

m は 290.5 ◦C と決定

された. 2σe/∆h = 5.1 Åは, 直線の傾きから得られた. ∆h = 201.8 ×107

erg/cm3 の値 [84, 98]が用いられた時, σe は 51.2 erg/cm2 だった.

　実験的に, 高分子結晶のラメラ厚は ∆T の増加とともに減少し, 余剰厚,

δℓ, に近付くことが知られている [36, 37, 38, 99]. ℓc の Tc 依存性が T 0
m と

2σe/∆h の値を用いて解析された. ∆T−1 についての ℓc 依存性はこの形式

の方程式に従う:

ℓc =
2σeT

0
m

∆h∆T
+ δℓ (3.2)

ここで, δℓは定数である.

　 Figure 3.8は ℓc - 2σeT
0
m/∆h∆T の Tc 依存性を示す. Tc = 173.7 ◦C以

上で決定された結果から, δℓ = 7.1 Åの一定値が得られた. Fig. 3.7の太い

点線は, T 0
m, 2σe/∆h, δℓを用いた Eq. (3.2)で計算された値である.
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Fig. 3.7 融点と結晶化温度についてのラメラ厚依存性. 黒丸と白丸は, そ

れぞれ, ℓ−1
c と Tm(ℓc) の間の関係性と ℓ−1

c と Tc の間の関係性を示して

いる. 太い実線は, Eq. (3.1) にある, アモルファスと結晶相に対するギ

ブストムソンの関係式を示している. PTT の T 0
m は 290.5 ◦C と決定が

なされた. 太い破線は Eq. (3.2) と T 0
m = 290.5 ◦C及び 2σe/∆h = 5.1

Åを用いることで得たフィッティング結果を示す. 細い破線は Eq. (3.5)

と δℓ = 7.1 Å を用いて得たフィッティング結果を示す. 細い実線は T 0
tr

= 363.8 ◦C と 2(σe)tr/(∆h)tr = 7.2 Å を用いた Eq. (3.6) からの中間

相と結晶相の間のギブストムソンの関係式を示す. 一点鎖線は (T 0
m)M =

285.8 ◦C を用いた Eq. (3.8) からのアモルファスと中間相の間のギブス

トムソンの関係式を示す.
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Fig. 3.8 ℓc − 2σeT
0
m/∆h∆T の Tc 依存性. 破線は δℓ = 7.1 Åを示す.
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　 Tm(ℓc)と Tc の関係を指し示す方程式は, Eq. (3.2) を Eq. (3.1) に代

入することで得られた:

Tm(ℓc) = T 0
m

1− 1
T 0
m

∆T + δℓ
2σe
∆h

 . (3.3)

　 Equation (3.3) は厚化係数 ϵ = 1 及び σ′
e

σe
= 1 に対する Marand の方法

(節 1.2.5参照)を用いた表現である [43]. Fig. 3.2の点線は T 0
m, 2σe/∆h, δℓ

を用いた Eq. (3.3)で計算された値である. Srimoaonらは, PTTに対する

T 0
m のいくつかの値を提案した [18]. HW の方法に対して, 外挿値は 243.6

◦C で, Marand の方法に対しては 277.6 と 305.0 ◦C であった. 277.6 もし

くは 305.0 ◦C の値は, 本研究で決定された T 0
m = 290.5 ◦C という値に近

かった. 適切なパラメータを用いたMarandの方法は平衡融点に対する程良

い外挿値を与えることが分かった.
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3.2 実験 2: 成長速度の結晶化温度依存性

得られた T 0
m を用いて, 成長速度の結晶化温度依存性の解析がなされた.

Fig. 3.9は球晶成長速度, G,の Tc 依存性を示す. Gの過冷却度依存性は次

のように表現される [33, 34, 50, 54, 55, 68, 100]:

G(Tc) = G0,Cβ(Tc)exp

(
− KC

Tc∆T

)
(3.4)

ここで G0,C は定数項, β(Tc)は拡散項, そして, KC は 2次核形成パラメー

タである. β(Tc) は β(Tc) = exp
(
− DTv

Tc−Tv

)
と表現される. ここで, Tv は

Vogel-Fulcher温度で, Dはフラジリティ強度パラメータである [92]. KC は

レジーム II 成長の表現から与えられる [68]: KC = 2aσeσsT
0
m/k∆h. ここ

で, aは成長方向のセグメントの厚み, σs は側面の表面エネルギー, そして,

k はボルツマン定数である.

　 Figure 3.10中の白丸は, G/β(Tc)対 (Tc∆T )−1のプロットを示す. β(Tc)

中の D と Tv の値はそれぞれ 5.2 と 272.1 K と報告されている [92]. PTT

に対する G/β(Tc) 対 (Tc∆T )−1 のプロットは広い Tc 範囲に渡ってほぼ直

線だった. Fig. 3.10 中の直線は, Tc = 173.7 から 222.4 ◦C から得られ

た. そして, 直線の傾きは KC = 7.17×106 K2 の値を与えた. σs = 76.9

erg⁄cm2 は, KC を 2σe/∆h と T 0
m で割って得た. Fig. 3.9 中の実線は G0

とKC を用いて Eq. (3.4)から計算された値である.
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Fig. 3.9 成長速度対 Tc のプロット. 実線と破線はそれぞれ Eq. (3.4)を

用いた Gに対するフィッティング結果と Eq. (3.7)を用いた GM に対す

るフィッティング結果.
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Fig. 3.10 G/β(Tc) 対 (Tc∆T )−1 と GM/β(Tc) 対 (Tc(∆T )M)−1 のプ

ロット. 白丸は T 0
m = 290.5 ◦Cを用いた G/β(Tc)対 (Tc∆T )−1 を示す.

黒丸は (T 0
m)M = 285.8 ◦C を用いた GM/β(Tc) 対 (Tc(∆T )M)−1 を示

す. 実線と破線は Fig. 3.9中の実線と破線にそれぞれ対応する. 破線矢印

は Tx を示す.
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3.3 実験 3: 中間相経由の結晶化モデルで示された Tc = 173.7
◦C以下のラメラ厚の結晶化温度依存性

中間相経由の結晶化は PBTに対して確証がなされ, そして, その実験結果

は広い Tc 範囲に渡って δℓが一定だったと示した [31]. ℓc の過冷却度依存性

に基づいて, PTTの中間相経由の結晶化を議論する.

　中間相経由の結晶化の場合に対して, ℓc の過冷却度依存性は次の表現に従

う [31]:

ℓc =
2(σe)trT

0
tr

(∆h)tr(∆T )tr
+ δℓ (3.5)

ここで, T 0
tr は中間相と結晶相の間の平衡相転移温度であり, そして, (∆T )tr

は方程式 (∆T )tr = T 0
tr − Tc で表現される過冷却度を示す. (σe)tr と (∆h)tr

は中間相と結晶相の間のフォールド面の表面エネルギーと融解熱のそれぞれ

の差を示す.

　 Figure 3.7 (67 頁) 中の細い点曲線は Eq. (3.5) に従って, パラメー

タ T 0
tr と 2(σe)tr/(∆h)tr でフィッティングされた. T 0

tr = 363.8 ◦C と

2(σe)tr/(∆h)tr = 7.2 Åという結果となった. 中間相と結晶相に対するギブ

ストムソンの関係式は次の式で表される [58, 61, 31]:

Ttr(ℓc) = T 0
tr

(
1− 2(σe)tr

(∆h)trℓc

)
(3.6)

ここで, Ttr(ℓc)は, 厚さ ℓc のラメラ構造に対する中間相と結晶相の間の相転

移温度である. Fig. 3.7中の太い実線は Eq. (3.6)に従ってプロットされた.

2つのギブストムソンの関係式 (Fig. 3.7 中の太い直線と細い直線) の交点

は三重点, Tx,を与えて, Tx は 172.6 ◦Cであることが見出された.

　 Tx 以下の中間相経由の結晶化が PTTに対して確認された可能性がある.

中間相経由の結晶化モデルによると, 中間状態のステムが成長先端に形成さ
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れる. その上で, Tx 以下での球晶の成長速度, GM,は次のように表現され得

る [68]:

GM(Tc) = G0,Mβ(Tc)exp

(
− KM

Tc(∆T )M

)
(3.7)

ここで, G0,M は定数項, KM は核形成パラメーターで,

KM = 2a(σe)M(σs)M(T 0
m)M/k(∆h)M である. (σe)M と (σs)M はそれぞれ

中間相のフォールド面の表面エネルギーと側面の表面エネルギーであり,

(∆h)M は中間相の融解熱である. (∆T )M は方程式 (∆T )M = (T 0
m)M − Tc

で表される過冷却度であり, ここで, (T 0
m)M はアモルファス相と中間相の間

の平衡融点である. 成長方向の中間相ステムの厚みは結晶ステムの厚みと等

しいとした.

　 Equation (3.7) を用いて実験データがフィットされた. それに対する

フィッティングパラメータは, G0,C = G0,M という仮定の元, (T 0
m)M とKM

であった. 破線は Tc = 111.5から 170.3 ◦Cから得られた, (T 0
m)M = 285.8

◦Cと KM = 6.95×106 K2 に対するフィッティング曲線である. Fig. 3.10

(72頁)中の黒丸は (T 0
m)M = 285.8 ◦Cを用いた GM の (∆T )M 依存性を示

す. GM/β(Tc)対 (Tc(∆T )M)−1 のプロットは Tx = 172.6 ◦C以下でわずか

なズレを示した.

　アモルファス相と中間相に対するギブストムソン関係式は続く方程式に従

う [58]:

Tm(ℓc) = (T 0
m)M

(
1− 2(σe)M

(∆h)Mℓc

)
. (3.8)

Fig. 3.7中の一点鎖線はアモルファス相と中間相に対するギブストムソンの

関係式であり, (T 0
m)Mと Txを直線で繋ぐことから得られた. 2(σe)M/(∆h)M

= 4.9 Å はその線の傾きから得られた. (∆h)M は次の方程式から近似する
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[74]:

(∆h)M
∆h

=
T 0
tr − T 0

m

T 0
tr − (T 0

m)M
. (3.9)

　この方程式は (∆h)M = 0.94∆hを与えて, 従って, (∆h)M = 189.6 ×107

erg/cm3 が与えられた. (σe)M = 46.3 erg⁄cm2 と (σs)M = 77.6 erg⁄cm2

が得られた.

　側面の表面エネルギーは結晶のそれとほとんど同じで, フォールド面の表

面エネルギーは結晶のそれよりわずかに小さく, 平衡融点は結晶のそれより

わずかに低いという中間相が見出された可能性がある. PBT の中間相経由

の結晶化は液晶のような相を通過すると考えられている [31, 68]. PTT の

結晶化は準安定結晶相を通過するように思われた. as-spun繊維が 120.0 ◦C

への加熱がなされた時, PTTに対する準安定結晶相が報告された [93]. 本研

究の成長先端で見られた準安定結晶相とその as-spun繊維の遷移的結晶相は

同じ相である可能性がある.
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4 結論

4.1 実験 1の結論

実験 1では, X線測定で等温結晶化した PTTのラメラ厚と融点を決定し,

そして, 融点とラメラ厚の関係から平衡融点を決定することを目的とした.

そして得られた T 0
m を用いてラメラ厚の等温結晶化温度依存性を解析した.

　平均ラメラ厚が ℓc の主たるラメラの融点を Tm(ℓc)とすると, Tm(ℓc)は加

熱時にラメラ厚, dc,が急に増加した温度として, ℓc は dc が急に増加したと

きのラメラ厚として決定した. Tm(ℓc)はラメラ厚 ℓc の等温結晶化した主た

るラメラの融点であると結論された. 等温結晶化した PTTラメラのラメラ

厚と融点が X線測定から得られた.

　 Tm(ℓc) は Tm2 と Texo,o に近似的に一致した. Tm2 と Texo,o は主たるラ

メラの融解という同じ起源を持つ信号であった.

　 Tm(ℓc)と ℓc の逆数の関係から決定がなされた PTTの T 0
m の値は 290.5

◦Cだった. Srimoaonらは PTTに対する T 0
m のいくつかの値を提案し [18],

Marand の方法 [43] を用いた外挿値が本研究で決定された T 0
m = 290.5◦C

という値に近かった. 適切なパラメータを用いたMarandの方法は平衡融点

に対する程よい外挿値を与えることが分かった.

　 Tm(ℓc) と ℓc の逆数の関係の直線の傾きから 2σe/∆h = 5.1 Å が得られ

た. ∆h = 201.8 ×107 erg/cm3 の値 [84, 98]が用いた時, PTTのフォール

ド面の表面自由エネルギーは σe は 51.2 erg/cm2 だった.

　 T 0
m と 2σe/∆hの値を用いて, ラメラ厚の等温結晶化温度依存性を解析し

た. Tc = 173.7 ◦C以上の実験データから, 余剰厚, δℓ = 7.1 Å,が得られた.
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4.2 実験 2の結論

実験 2では, 成長速度の等温結晶化温度依存性の議論を目的とした. 得ら

れた T 0
m を用いて, 成長速度の結晶化温度依存性の解析がなされた.

　拡散項, β(Tc), 中の D と Tv の値はそれぞれ 5.2 と 272.1 K と報告され

ている値 [92] 及び実験 1 で決定した T 0
m = 290.5◦C を用いた G/β(Tc) 対

(Tc∆T )−1 のプロットは広い等温結晶温度範囲に渡ってほぼ直線だった.

　側面の表面自由エネルギー, σs = 76.9 erg⁄cm2 は, Tc = 173.7から 222.4
◦C の G/β(Tc) 対 (Tc∆T )−1 の直線の傾き, KC, を実験 1 で得た 2σe/∆h

と T 0
m で割って得られた.

　成長速度の等温結晶化温度依存性は広い結晶化温度範囲に渡って, 2 次

核形成理論から説明することが出来た. PTT に対して, 先行研究で報告

[52, 83]がなされているレジーム IIIII転移 [49]はなかった.

4.3 実験 3の結論

実験 3では, 中間相経由の結晶化を考慮しながら, PTTの結晶化機構を明

らかにするためにラメラ厚と成長速度の等温結晶化温度依存性を議論した.

　 PBTの結晶化は Tx 以下では中間相を経由し進行し, Tx 以上では溶融体

から直接進行することが確認されている [31]. 本研究では PTTに焦点をあ

てた. ℓc の過冷却度依存性に基づいて, PTT の中間相経由の結晶化を議論

することを目的とした.

　 Tc = 173.7 ◦C 以下のラメラ厚の等温結晶化温度依存性についての実験

データを, Eq. (3.6) に従って, パラメータ T 0
tr と 2(σe)tr/(∆h)tr でフィッ

ティングした. T 0
tr = 363.8 ◦Cと 2(σe)tr/(∆h)tr = 7.2 Åという結果が得

られた.

　実験 1 で得たギブストムソンの関係式 (Fig. 3.7 中の太い直線) と Eq.
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(3.6)で与えられる中間相と結晶相の間のギブストムソンの関係式 (Fig. 3.7

中の細い直線)の交点は三重点, Tx,を与えて, Tx は 172.6 ◦Cであることが

見出された.

　 Equation (3.7) を用いて, Tc = 111.5 から 170.3 ◦C の成長速度の温度

依存性の実験データをフィッティングした. それに対するフィッティングパ

ラメータは, G0,C = G0,M という想定の元, (T 0
m)M と KM であった. 得ら

れたアモルファス相と中間相の間の平衡融点, (T 0
m)M = 285.8 ◦Cを用いた,

GM/β(Tc) vs. (Tc(∆T )M)−1 のプロットは Tx = 172.6 ◦C以下でわずかな

ズレを示した.

　 Tx = 172.6 ◦C 以下のラメラ厚の等温結晶化温度を, δℓ が一定であると

いう経験則を用いて中間相の結晶化モデルから解析を行った. Tc = 173.7
◦C 以下のラメラ厚の温度依存性は中間相経由の結晶化から説明された. そ

して成長速度の温度依存性についても中間相経由の結晶化モデルから解析を

行い, 矛盾はなかった.

　 GM/β(Tc) vs. (Tc(∆T )M)−1 の傾きから得られた KM と, アモルファス

相と中間相に対するギブストムソンの関係式 (Fig. 3.7 中の一点鎖線) の傾

き, 及び Eq. (3.9) に示した (∆h)M の近似式から, (σe)M = 46.3 erg⁄cm2

と (σs)M = 77.6 erg⁄cm2 が得られた. 側面の表面自由エネルギーは結晶の

それとほとんど同じで, フォールド面の表面自由エネルギーは結晶のそれよ

りわずかに小さく, 平衡融点は結晶のそれよりわずかに低いという中間相が

見出されただろう.
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4.4 まとめ

　等温結晶化した PTT ラメラのラメラ厚と融点が X 線測定から得られ

た. Tm(lc)と ℓc の逆数の関係から決定がなされた PTTの T 0
m の値は 290.5

◦Cだった. T 0
m を用いて ℓc と Gの結晶化温度依存性の解析がなされた. Tc

= 173.7 ◦C以上のデータから, 余剰厚, δℓ = 7.1 Å,が得られた. 成長速度

の等温結晶化温度依存性は広い結晶化温度範囲に渡って, 2次核形成理論か

ら説明することが出来た.

　 Tc = 173.7 ◦C 以下のラメラ厚の温度依存性は中間相経由の結晶化から

説明され, 三重点, Tx =172.6 ◦Cが得られた. 成長速度の過冷却度依存性の,

Tx = 172.6 ◦C以下のわずかなズレが中間相経由の結晶化モデルから説明さ

れた. 側面の表面自由エネルギーは結晶のそれとほとんど同じで, フォール

ド面の表面自由エネルギーは結晶のそれよりわずかに小さく, 平衡融点は結

晶のそれよりわずかに低いという中間相が見出された.
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