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Fig. 1 Stress-temperature phase diagram for ultra-high molecular
weight polyethylene (UHMWPE) ˆlm. The solid arrow
represents the melt-drawing process, and the broken arrow
represents the heating process for an oriented sample.
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要 旨 これまで，高分子材料の成形加工条件の最適化はトライアンドエラー的な製品主導の技術開発によって進

められてきた。しかし，このようなアプローチでは狙った構造物性を発現させるための時間コストエネルギーが莫

大となり，高付加価値製品の開発にはなかなか結びつかないのが現状である。ここで，我々は高分子の特徴の一つである

「分子鎖絡み合い」に注目し，変形過程における分子鎖絡み合い状態の変化を，シンクロトロン放射光を用いた in-situ
（その場）解析によって明らかにしてきた。このように，変形過程における構造変化を支配している分子鎖絡み合いの情

報を取り入れることは，従来の高分子材料の成形加工をテーラーメード化するという点でブレイクスルーとなり得ると

期待される。本稿では，高性能樹脂である超高分子量ポリエチレンの溶融延伸過程における一時通過型結晶化挙動の in-

situ 解析及びその結果から得られた分子鎖絡み合い特性と相構造形成メカニズムの相関について，我々の最近の知見を紹

介する。

1. はじめに

最も単純な鎖状化合物であるアルカン（炭素原子数が数

十個程度）を溶融状態から結晶化させると，十秒程度の極

めて短い時間スケールで不安定相への「一時通過的」な結

晶化が起こることが報告されており1)，またその相構造形

成メカニズムについても議論されている2)。これに対し

て，分子鎖の長いポリエチレンではこのような一時相の通

過なしに安定な斜方晶ラメラ構造への結晶化が進行する。

これは，分子鎖がアルカンよりも長くなることに起因して

絡み合いが発生し，これにより溶融状態での運動性がアル

カンに比べて制限されるためである。

一方，分子量が100万以上の超高分子量ポリエチレン

（UHMWPE）では，溶融させるとこの分子鎖絡み合い

がさらに多く発生し溶融粘度が大きくなるため，溶融状態

からでも延伸することができる37)。この UHMWPE の

溶融延伸過程において，溶融非晶相から通常の結晶型であ

る斜方晶へと配向結晶化する途中で六方晶への一時通過的

な結晶化が起こることが，最近の我々の研究から明らかと

なっている8)。仮想的に配向ポリエチレン非晶鎖を緩和さ

せない状態で結晶化させると，一時通過的に不安定相であ

る六方晶型が現れた後に安定相斜方晶型に至ることは分

子動力学計算から予測されていた9)が，実験的に確認され

たのはこれが初めてである。このような UHMWPE フ

ィルムの溶融延伸過程における相構造変化を応力と温度の

相図として表すと，Fig. 1 の実線矢印のようになる。

ここで，UHMWPE ファイバー（配向試料）を張力下

で昇温すると，斜方晶から中間相である六方晶を経て融解

することが知られている（Fig. 1破線矢印)1018)。この六

方晶の結晶形態は，ポリエチレンの高圧結晶化において最

も安定な伸び切り鎖結晶と同様である1923)。したがっ

て，この溶融延伸過程における一時通過的な六方晶の生成

は，溶融状態で分子配向が導入されることで可能になると

考えられる。一般に，溶融状態では分子運動性が高いため

に一旦分子配向が導入されてもすぐに緩和してしまうが，

分子量が極めて大きい UHMWPE では緩和時間が非常

(C) 2007 The Japanese Society for Synchrotron Radiation Research
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に長くなるので24,25)，結果として溶融状態であっても配向

状態を維持することが可能となる。この過程で溶融状態に

おいて発生した分子鎖絡み合いが減少していく48)ことを

考えると，分子鎖絡み合い状態の変化が六方晶への一時通

過型結晶化に関係していると推察される。

ここで，UHMWPE はエンジニアリングプラスチッ

クの一種として分類されており，その高い分子量によって

優れた特性（耐摩耗性，摺動性，自己潤滑性，耐衝撃性，

耐薬品性）を示すことが知られている。そのため，歯車や

人工関節などの摺動部材やバッテリーセパレーター，繊維

等の高性能材料として用いられている。しかし，高分子量

であるということは分子鎖絡み合いの生成により溶融粘度

が極めて高くなるため，高性能化に不可欠な分子配向の導

入を困難にしているという側面も併せ持っている。本稿で

紹介する溶融延伸法はこの分子鎖絡み合いを積極的に利用

し，延伸過程で絡み合い量を減少させることによって異方

性を引き出す成形加工法である。よって，UHMWPE の

ように従来は成形加工性に難があるとされていた樹脂に対

しても分子配向を導入することが可能であり，産業的にも

その有用性が認められている26,27)。さらに，この分子鎖絡

み合いの制御を行うことができれば，例えば UHMWPE

延伸試料ではその絡み合いを利用して結晶相/非晶相のナ

ノ規則配列構造が発現した28)ように，汎用樹脂からでも

ブロック共重合体のような自己組織化構造を形成すること

が可能になると期待される。したがって，このような分子

鎖絡み合いの状態を定量化することは，他の高分子材料に

おいても，その構造設計を行っていく上で重要な知見とな

ると言える。

そこで，本研究ではこれら分子鎖絡み合い特性として異

なる緩和時間成分の一時通過型結晶化への影響について議

論した。すなわち，異なる分子量成分のブレンドあるいは

延伸条件によって意図的に分子運動性を変化させ，一時通

過型結晶化に対して緩和時間を指標とした統一的な見解を

得ることを目指した。

このような UHMWPE の溶融延伸過程における相構

造変化を直接追跡するため，我々は in-situ（その場）広角

X 線回折（WAXD）測定を試みた。しかし，通常の X 線

回折装置を用いてこの in-situ 測定を行った場合，解析に

十分な回折強度を得るためには露光時間が60秒程度も必

要となり，数十秒単位の時間スケールで進行する六方晶の

一時通過的な生成消滅を明瞭に捉えることはできなかっ

た。したがって，このような一時通過的な六方晶生成を追

跡するためには，高輝度光源による X 線回折測定が極め

て有効であると考えた。そこで，本研究では SPring-8 の

シンクロトロン放射光を用いて in-situ 測定を行った。

2. 一時通過型結晶化における分子鎖絡み
合い効果の定量化

分子鎖絡み合い特性と一時通過型結晶化挙動の相関を見

積もるため，異なる分子量を有する 2 種類の UHMWPE

をブレンドすることによって，緩和時間を連続的に変化さ

せた試料を調製した。このとき，試料としてメタロセン系

UHMWPE を用いた。UHMWPE には一般的なチーグ

ラー触媒系とメタロセン触媒系で重合されたものがある

が，メタロセン触媒系の特徴はチーグラー触媒系のものに

比べて分子量分布が狭いことにある。このような重合時の

触媒系の違いによって，成形フィルムの溶融延伸挙動も異

なることが報告されている5)。このように分子量分布が狭

いメタロセン系 UHMWPE をブレンドすれば，チーグ

ラー触媒系試料に含まれるような中間の分子量領域が存在

しない，バイモーダルな分子量分布を有する試料を調製す

ることができる。これにより，溶融延伸過程における相構

造変化を支配する分子量成分を定量的に見積もることがで

きると考えた29)。

試料は，旭化成ケミカルズ株式会社提供のメタロセン触

媒系で重合された粘度平均分子量（Mv）1.07×107 と1.73

×106 を有する 2 種類の UHMWPE を使用した。これら

の試料の分子量分布を決定するためにゲルパーミエーショ

ンクロマトグラフィー測定を行ったが，分子量が107 を超

える成分については検知不能であり，正確な分子量分布を

求めることはできなかった。これは UHMWPE の特徴

を顕著に示しており，この高い粘度を有する成分の存在こ

そが溶融延伸を可能としている。したがって，その溶融延

伸挙動は試料の溶融粘度特性，すなわち分子鎖絡み合い特

性を評価する指標になると考えられる。この 2 種類の試

料を，1.07×107/1.73×106＝100/0，75/25及び50/50の

比率でブレンド後，溶融成形して分子鎖絡み合い特性の異

なる 3 種類のフィルムを作製した。溶融延伸は，我々の

グループが作製した高温延伸装置30,31)を用いて，融点

（135°C）以上の延伸温度155°C，延伸速度24 mm/min の

条件で引張り延伸した。その際，この高温延伸装置を

SPring-8 /BL40B2 に敷設し，溶融延伸過程における

WAXD 像変化を in-situ で測定した。また，延伸装置に装

着したロードセルにより延伸応力を同時測定した。

2.1 応力ひずみ挙動

まず，ブレンド比による応力ひずみ挙動の違いを検討

した。Fig. 2 は，各フィルムを155°Cで溶融延伸した際に

記録した応力プロファイルである。これを見ると，溶融延

伸の特長である平坦領域が出現している。このことから，

延伸温度155°Cでは溶融状態から相構造形成が進行してい

ることがわかる。また，フィルム中の低分子量成分が増加

するにしたがって，応力平坦領域の延伸応力が低下してい

ることがわかる。ここで，応力平坦領域の延伸応力は分子
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Fig. 2 Comparison of stress proˆles recorded during melt-drawing
at 155°C for the ˆlms prepared by blending with higher-/
lower-MW component ratios (wt) of 100/0, 75/25 and 50
/50 for UHMWPEs with a viscosity average MW of 1.07×
107 (higher) and 1.73×106 (lower).

Fig. 3 Stress proˆle recorded at 155°C with corresponding change
of in-situ wide-angle X-ray diŠraction (WAXD) patterns for
100/0 ˆlm. The draw direction for the WAXD patterns is
horizontal. Subscripts ``o'' and ``h'' designate the ortho-
rhombic and hexagonal phases, respectively. Enlarged im-
ages of the crystalline re‰ection regions are indicated on the
upper side. The drawing time in seconds is speciˆed for each
pattern.

Fig. 4 Stress proˆle recorded at 155°C with corresponding change
of in-situ WAXD patterns for 50/50 ˆlm.
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鎖絡み合い密度（分子鎖一本あたりの平均絡み合い数）を

反映していることが知られている4,5)。したがって，フィ

ルム中の低分子量成分が増加するのに伴い，分子鎖絡み合

い密度も徐々に低下していると考えられる。このことか

ら，ここで用いたフィルムはブレンド比によって分子鎖絡

み合い密度の制御ができていると言える。

2.2 In-situ WAXD 解析

このような分子鎖絡み合い密度の異なるフィルムの溶融

延伸過程における WAXD 像を in-situ で測定し，これを

同時に記録した応力プロファイルと対比させることで相構

造変化を検討した。まず，分子鎖絡み合い密度の最も大き

い分子量1.07×107 のみの100/0 フィルムについて検討を

行った。Fig. 3 は，100/0 フィルムの溶融延伸過程におけ

る WAXD 像と応力プロファイルの変化である。延伸前の

WAXD 像では，無配向の非晶散乱のみが認められる。こ

のことから，延伸開始時にはフィルムが完全に融解してい

ることがわかる。延伸開始とともに応力が上昇していき，

これに伴って非晶散乱が赤道線上に集まってきている。こ

れは，延伸によって非晶鎖の配向が起こっていることを意

味している。その後降伏点に達するが，WAXD 像上で結

晶反射は依然として認められない。この降伏点通過後，応

力平坦領域の始まりで配向非晶が突然消失し，それと同時

に赤道線上にアーク状の強い六方晶100面反射が出現す

る。このとき，斜方晶反射はほとんど認められない。しか

し，この六方晶反射は出現した直後から急激に減衰し始

め，代わりにアーク状の斜方晶110面反射が出現し，次第

にこれが強くなっていく。その後，応力平坦領域を通過し

応力が立ち上がるが，回折ピークの強度比に大きな変化は

認められない。

次に，今回検討した 3 種のフィルムのうちで分子鎖絡

み合い密度の最も小さい50/50のフィルムについても溶融

延伸過程における in-situ 計測を行った（Fig. 4）。延伸前か

ら降伏点に達するまでの WAXD 像変化は，100/0 フィル

ムと同様の挙動を示している。そして，100/0 フィルムと

同じく応力平坦領域の始まりで配向非晶が突然消失し，そ

れと同時に赤道線上にアーク状の強い六方晶100面反射が

出現する。このときも，斜方晶反射はほとんど認められな

い。その直後から斜方晶110面反射が出現するが，100/0

フィルム（Fig. 3）とは異なり，六方晶100面反射の急激な

減衰とそれに伴う斜方晶110面反射の急激な増大は確認さ

れず，応力平坦領域では同程度の反射強度で推移してい

く。その後，応力が立ち上がるとともに斜方晶110面反射

が急激に強くなり，また両方の結晶反射がアーク状からス

ポット状へと集中していく様子が確認できる。
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Fig. 5 3D plot of WAXD line proˆles extracted along the equators
of the series of in-situ WAXD patterns recorded during melt-
drawing of 100/0 ˆlm at 155°C.

Fig. 6 3D plot of WAXD line proˆles extracted along the equators
of the series of in-situ WAXD patterns recorded during melt-
drawing of 50/50 ˆlm at 155°C.

Fig. 7 Comparison of changes in integral intensities of the hex-
agonal (100) re‰ection peaks estimated from the series of
equatorial line proˆles shown in Figs. 5 and 6.
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ここで，このような相構造変化を定量的に議論するため，

Fig. 3 及び 4 に示した in-situ WAXD 像から赤道線に沿っ

たプロファイルを切り出し，延伸時間に対してプロットし

た。ここでは，分子鎖絡み合い密度の最も大きい100/0 フ

ィルム（Fig. 5）と最も小さい50/50フィルム（Fig. 6）の

結果を比較する。まず非晶散乱の変化を見ると，Fig. 3 及

び 4 の WAXD 像変化でも確認されたように，どちらのフ

ィルムでも結晶化の開始と同時に非晶強度が急激に低下

し，その後はほぼ一定の強度で推移していることがわか

る。このことから，分子鎖絡み合い密度の異なる100/0 及

び50/50フィルムともに，結晶化の開始と同時に急激な配

向非晶の消失が起こっていると言える。次に，六方晶100

面及び斜方晶110面に対応する結晶反射の変化について比

較した。Fig. 5 を見ると，分子鎖絡み合い密度の大きい

100/0 フィルムでは結晶化の開始とともに六方晶100面反

射のみが出現し，その量も多いことがわかる。そして，そ

の直後に斜方晶110面反射への転移が急激に進行してい

る。また，100/0 フィルムでの六方晶から斜方晶への転移

はほぼこの段階でしか起こっていない。一方，Fig. 6 を見

ると，分子鎖絡み合い密度の小さい50/50フィルムでも結

晶化の開始とともに六方晶100面反射のみが出現すること

がわかるが，その量は100/0 フィルム（Fig. 5）よりも明

らかに少なく，結果として斜方晶への顕著な転移挙動が認

められない。また，延伸後半の応力立ち上がりに対応する

時間領域では六方晶が再び増加し，斜方晶へと転移してい

く様子が認められる。このことから，分子鎖絡み合い密度

の異なる100/0 及び50/50フィルムの溶融延伸過程におけ

る相構造変化では，六方晶の生成と斜方晶への転移挙動に

大きな違いがあると言える。

そこで，これら分子鎖絡み合い密度の異なるフィルムを

溶融延伸した際の相構造変化の違いを，積分強度変化によ

って相対的に比較した。Fig. 5 及び 6 に示した赤道線プロ

ファイルを，Lorentzian 関数と Gaussian 関数を組み合わ

せた Voigt 関数を用いて非晶散乱，六方晶100面反射，斜

方晶110面及び200面反射のピークに分離した。これらの

うち，六方晶100面反射の強度変化を比較することで，分

子鎖絡み合い密度による転移挙動の違いを検討した。Fig.

7 は，六方晶100面反射の積分強度変化をまとめたもので

ある。これを見ると，分子鎖絡み合い密度の異なる100/0

及び50/50フィルムともに同程度の延伸時間で六方晶が突

然出現していることがわかる。この延伸時間は，Fig. 3 及

び 4 で認められた応力平坦領域の開始時間，また，配向非

晶の消失する延伸時間と一致している。絡み合い密度の大

きい100/0 フィルムでは，その直後に斜方晶への転移によ

る六方晶の急激な強度の低下が認められるが，絡み合い密

度の小さい50/50フィルムでは，この斜方晶への転移によ
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Fig. 8 Stress proˆle recorded at 160°C with corresponding change
of in-situ WAXD patterns for metallocene-catalyzed
UHMW-PE ˆlm with a narrower MW distribution (MWD).
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る六方晶の強度の低下が緩やかで，かつ，さらに延伸後半

で六方晶が再び増加していることがわかる。この六方晶の

再増加が起こるひずみ領域は，Fig. 4 で認められた応力立

ち上がりを示すひずみ領域と一致している。ここで，六方

晶反射強度の絶対値を比較すると，100/0 及び50/50フィ

ルムで大きく異なっていることがわかる。両フィルムで共

通して結晶化開始段階での六方晶の急激な出現が観察され

ることから，これはどちらのフィルムにも含まれる分子量

の高い成分，つまり絡み合い密度の大きい成分によるもの

であると予想される。出現する六方晶の強度が50/50フィ

ルムでは100/0 フィルムのほぼ半分になっていることも，

この予想を支持している。また，延伸後半での六方晶の再

増加は50/50フィルムのみで認められた。このフィルムが

分子量の低い成分，つまり絡み合い密度の小さい成分を含

んでいることを考えると，これは分子鎖絡み合い密度の小

さい成分によるものと予想される。すなわち，溶融延伸過

程においては，分子鎖絡み合い密度の大きい成分と小さい

成分の「相分離」が起こると考えられる。また，結晶化開

始段階において絡み合い密度の大きい成分のみの特徴が現

れていることから，この段階ではすでに相分離が進行して

いると考えられる。すなわち，溶融非晶の配向過程におい

て相分離が起こると予想される。分子量分布が狭いメタロ

セン系 UHMWPE をブレンドすることによって分子鎖

絡み合い密度を系統的に変化させたからこそ，このような

特異な相転移メカニズムを解明するに至ったと言える。

3. 溶融延伸における分子量特性及び
延伸条件の効果

このように，分子鎖絡み合い特性によって六方晶結晶化

にタイムラグが生じることは，この挙動が延伸速度や温度

といった非晶鎖の分子運動性を支配するパラメーターにも

大きく影響されることを暗示している。また，分子量だけ

ではなく分子量分布もこの特異な一時通過型結晶化挙動と

相関していると考えられる。そこで，分子量特性及び延伸

条件を変化させて UHMWPE の溶融延伸を行い，その

際の相構造変化を比較，検討した32)。

3.1 分子量分布の効果

分子量特性の効果を見積もるため，ここでは異なる触媒

系，すなわちメタロセン及びチーグラー触媒系で重合され

た UHMWPE を試料として選択した。これによって，

溶融延伸過程での相構造形成における試料分子量分布の効

果が明らかになると期待される。そこで，これら分子量分

布の異なる試料から作製したフィルムを両フィルムの延伸

可能な最高温度である160°Cにて延伸し，前節と同様に in-

situ 解析を行うことでその相構造変化を検討した。なお，

この分子量分布の効果を検討する際の延伸速度は，常に通

常速度（24 mm/min）とした。

Fig. 8 は，分子量分布が狭いメタロセン系フィルム（前

節の100/0 フィルム）を延伸温度160°Cで溶融延伸した際

に in-situ 測定した WAXD 像と応力プロファイルの変化

である。まず応力プロファイルを見ると，溶融延伸の特長

である平坦領域が出現している。また，応力平坦領域通過

後，応力の上昇によってひずみ硬化現象が起こっているこ

とがわかる。次に WAXD 像変化を見ると，延伸開始とと

もに応力が上昇し，これに伴って非晶散乱が赤道線上に集

まってきている。これは，非晶鎖の配向を示している。そ

の後降伏点に達するものの，結晶反射は認められない。こ

の降伏点通過後，応力平坦領域の開始点で非晶散乱が急激

に減少し，それと同時に赤道線方向に強い六方晶100面反

射が突如として出現する。この時，斜方晶反射はほとんど

認められない。その直後から斜方晶110面反射が出現し始

め，応力平坦領域を通過する間は徐々に強くなっていく。

この間，六方晶100面反射と共存している。その後，応力

が立ち上がるとともに斜方晶110面及び200面反射が強く

なり，同時にアーク状からスポット状へと変化していく様

子が見られる。

これに対して，同程度の Mv（1.00×107）を有するもの

の分子量分布が広いチーグラー系フィルムの溶融延伸過程

（Fig. 9）では，その相構造変化がメタロセン系フィルムと

大きく異なっている。まず応力プロファイルを見ると，メ

タロセン系フィルムと同様に平坦領域が出現しているが，

その応力値はチーグラー系フィルムの方が低いことがわか

る。これは，チーグラー系フィルムは分子量分布が広く，

同程度の Mv であっても低い分子量を有する成分を多く含

んでいるためであると考えられる。次に WAXD 像変化を

見ると，降伏点まではメタロセン系フィルム（Fig. 8）と

同様であることがわかる。しかし，応力平坦領域に入って

も依然として結晶反射は認められない。そして，応力平坦

領域の中間点付近から六方晶100面反射のみが出現し，次
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Fig. 9 Stress proˆle recorded at 160°C with corresponding change
of in-situ WAXD patterns for Ziegler-catalyzed UHMW-PE
ˆlm with a broader MWD.

Fig. 10 Changes in integral intensities of the amorphous scattering
(ˆlled circle), hexagonal (100) (ˆlled square) and ortho-
rhombic (110) (ˆlled triangle) re‰ection peaks evaluated
from the equatorial line proˆles extracted from the series of
in-situ WAXD patterns depicted in Figs. 8 and 9. Changes
of the meridional amorphous scattering (open circle) are
also plotted for comparison. The shaded areas indicate the
plateau stress region estimated from the stress proˆles in
Figs. 8 and 9: (a) Metallocene-catalyzed UHMW-PE ˆlm,
(b) Ziegler-catalyzed UHMW-PE ˆlm.
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第に強くなっていく。その後斜方晶110面反射も出現し始

め，応力が立ち上がるとともに斜方晶110面及び200面反

射が強くなっていく。このような応力平坦領域の中間点付

近からの穏やかな六方晶結晶化は，バイモーダルな分子量

分布を有するフィルム（前節の50/50フィルム）でも観察

されなかった挙動である。

そこで，これらメタロセン系及びチーグラー系フィルム

を溶融延伸した際の相構造変化の違いを，積分強度変化に

よって相対的に比較した。前節と同様に分離したピークの

うち，六方晶100面反射と斜方晶110面反射の強度変化を

比較することで，溶融延伸過程における結晶化機構を検討

することができる。また，子午線プロファイルからも非晶

散乱の積分強度を同様にして求めた。これを赤道線方向の

非晶散乱の積分強度と比較することで，溶融延伸過程にお

ける非晶鎖の配向挙動を評価することができる。これらの

ピークの溶融延伸過程における積分強度変化を，メタロセ

ン系及びチーグラー系フィルムについてそれぞれ Fig. 10

(a)及び(b)にまとめた。なお，図中の斜線部は各フィルム

の応力プロファイル（Fig. 8 及び 9）における平坦領域を

示している。まず六方晶100面反射の積分強度変化を見る

と，メタロセン系フィルム（Fig. 10(a)）では応力平坦領

域の開始点で急激な六方晶結晶化が進行していることがわ

かる。その後，応力平坦領域の間は一定強度で推移し，ひ

ずみ硬化に伴って強度が増加していく。一方，チーグラー

系フィルム（Fig. 10(b)）では応力平坦領域の開始点で六

方晶結晶化が起こらず，中間点付近から六方晶反射が出現

し，徐々に増加していく。次に斜方晶110面反射の積分強

度変化を見ると，メタロセン系フィルム（Fig. 10(a)）で

は六方晶結晶化直後から徐々に増加し，さらに延伸後期で

急激な増加が見られる。一方，チーグラー系フィルム

（Fig. 10(b)）では六方晶結晶化の後にわずかに出現し，ひ

ずみ硬化領域で急激な増加が進行している。

さらに，溶融延伸に伴う非晶散乱の積分強度変化を検討

した。どちらのフィルムも赤道線及び子午線方向の非晶散

乱の強度は延伸とともに減少しているが，これは延伸によ

ってフィルム厚が減少していくことによるものである。こ

こで，メタロセン系フィルム（Fig. 10(a)）の溶融延伸過

程においては，延伸開始とともに赤道線及び子午線方向の

強度の差が増大していくことから，非晶鎖の配向が進行し

ていることがわかる。その後，応力平坦領域の開始点で六

方晶への急激な結晶化に伴ってどちらの方向の非晶散乱強

度も急激に減少している。同様に，チーグラー系フィルム

（Fig. 10(b)）の溶融延伸過程においても延伸開始とともに

非晶鎖の配向が進行していることがわかる。しかし，応力

平坦領域の開始点から中間点の間では非晶散乱強度の差は

あまり変化せず，このことはこのひずみ領域では非晶鎖の

配向がほとんど進んでいないことを示している。このチー

グラー系フィルムは分子量分布が広く，メタロセン系フィ

ルムに比べて低い分子量を有する成分を多く含んでいるこ
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Fig. 11 Stress proˆle recorded at 160°C and the higher-speed draw-
ing (48 mm/min) with corresponding change of in-situ
WAXD patterns for metallocene-catalyzed UHMW-PE
ˆlm.
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とを考えると，この領域では分子鎖すべりを伴う絡み合い

の解きほぐしが進行していると推測される。

ここで，我々の以前の研究から，Mv の小さいチーグ

ラー系 UHMWPE（約4.00×106）を用いて溶融延伸を

行った際も，各ピークの積分強度変化は今回の Mv の大き

いチーグラー系フィルムの溶融延伸と同様の挙動，すなわ

ち応力平坦領域の中間点付近から進行する緩やかな六方晶

結晶化と分子鎖すべりを示唆する非晶散乱強度の変化が観

察されていた8)。したがって，このような溶融延伸挙動は

分子量分布が広いという試料の一次構造に起因した現象で

あると考えられる。すなわち，分子量分布が広いチーグ

ラー系試料では，中程度の分子量成分によって高低の分子

量成分との間に絡み合いネットワークが形成されるため

に，バイモーダルな分子量分布を有するメタロセン系ブレ

ンド試料で起こったような「異なる絡み合い成分の相分離」

（前節参照）が妨げられ，穏やかな六方晶結晶化が進行す

ると言える。

これら重合触媒系の異なるフィルムの溶融延伸過程にお

ける相構造形成メカニズムをまとめると，次のようにな

る。メタロセン系フィルムでは，まず延伸開始とともに溶

融非晶鎖の配向が進行する。そして降伏点通過後，応力平

坦領域の始まりで配向非晶から六方晶への結晶化が急激に

進行する。そして，その直後から斜方晶が出現し始め，そ

の後ひずみ硬化領域で斜方晶結晶化が進行する。すなわ

ち，メタロセン系フィルムの溶融延伸過程は，「非晶鎖の

配向」，「応力平坦領域の開始点での急激な六方晶結晶

化」，「延伸後期での斜方晶結晶化」の主に 3 つのカテゴ

リーからなっていると言える。一方，チーグラー系フィル

ムでも，メタロセン系フィルムと同様に延伸開始とともに

溶融非晶鎖の配向が進行する。しかし，降伏点を越えると

非晶鎖の配向はそれ以上進行せず，応力平坦領域の開始と

ともに配向非晶鎖のすべりを伴う絡み合いの解きほぐしが

進行する。この分子鎖すべりが飽和し，分子鎖が引っかか

り始める応力平坦領域の中間点付近から，徐々に六方晶結

晶化が進行する。その後斜方晶も出現し，ひずみ硬化領域

で六方晶から斜方晶への結晶転移が急激に進行するため

に，六方晶の減少と斜方晶の増加が認められる。このよう

に，チーグラー系フィルムの溶融延伸過程では，「非晶鎖

の配向」の後に「分子鎖すべりを伴う絡み合いの解きほぐ

し」という，メタロセン系フィルムでは見られないカテゴ

リーを経てから六方晶結晶化が徐々に進行していることが

わかる。また，この過程では，始めの「非晶鎖の配向」と

3 つ目の「六方晶結晶化」の際に無配向非晶成分の量が顕

著に少なくなるため，2 段階にわたる非晶散乱の減少が認

められる。一方，メタロセン系フィルムでは，「非晶鎖の

配向」に引き続いてすぐに「六方晶結晶化」が起こるため，

無配向非晶散乱の減少は 1 段階となる。以上のことか

ら，重合触媒系による分子量特性の違いは，六方晶への結

晶化を含む溶融延伸過程での特異な相構造形成メカニズム

を支配していると言える。

3.2 延伸条件の効果

UHMWPE の固相延伸では，最大延性物性を与える

延伸条件（延伸温度と延伸速度）の組み合わせには「温度

ひずみ速度換算則」が成り立つことが知られている33)。

すなわち，低温で延伸する場合は分子の運動が比較的遅い

のでよりゆっくりとした速度で延伸することが求められ，

これとは逆に，高温で延伸する場合は速い速度で延伸しな

いと延伸過程での分子鎖の緩和によって効果的な延伸が行

えない。本研究の溶融延伸は，溶融状態における分子鎖の

緩和時間よりも速い速度で試料を変形させることによって

分子配向を導入する超延伸法であり，この際に起こる相構

造形成にも温度とひずみ速度が影響していると予想され

る。実際，我々の以前の研究から，溶融延伸における最大

延性物性を与える延伸速度は延伸温度によって異なり，

高温では高速延伸が適していることがわかっている4,5)。

ここで，前述した同程度の Mv を有するメタロセン系フ

ィルムとチーグラー系フィルムの溶融延伸過程における

in-situ 測定結果から，その相構造形成メカニズムには試料

の分子量特性が大きく反映していることがわかっている。

特に，メタロセン系フィルムでは六方晶結晶化が急激に起

こるため，この特異な結晶化挙動と延伸条件の関連を議論

するのに適していると言える。そこで，本項の延伸条件の

効果の検討においては，分子量分布が狭いメタロセン系フ

ィルムを用いることとした。延伸条件については，前述の

延伸温度160°C，延伸速度24 mm/min での溶融延伸（Fig.

8）を基準として，延伸温度あるいは延伸速度を変えたと

きの相構造形成メカニズムを比較した。

まず，異なる延伸速度で行った溶融延伸について，延伸

挙動と相構造変化の相関を検討した。Fig. 11 は，メタロセ

ン系フィルムの160°C延伸を高速（48 mm/min）で行った
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Fig. 12 Changes in integral intensities of the amorphous scattering
(ˆlled circle), hexagonal (100) (ˆlled square) and ortho-
rhombic (110) (ˆlled triangle) re‰ection peaks evaluated
from the equatorial line proˆles extracted from the series of
in-situ WAXD patterns depicted in Fig. 11. Changes of the
meridional amorphous scattering (open circle) are also
plotted for comparison. The shaded area indicates the
plateau stress region estimated from the stress proˆle in Fig.
11.

363

トピックス ■ ポリエチレン溶融延伸過程における一時通過型結晶化挙動の in-situ 計測

放射光 Nov. 2007 Vol.20 No.6 ●

際に in-situ 測定した WAXD 像と応力プロファイルの変

化である。まず応力プロファイルを見ると平坦領域を示し

ており，またその応力値は通常速度（24 mm/min）での

延伸（Fig. 8）とほとんど同じである。これは，溶融状態

での分子鎖絡み合いが同程度であることを反映している。

ここで，高速延伸の応力平坦領域の長さは通常速度延伸の

約半分であり，横軸の延伸時間をひずみに換算するとその

長さはどちらの延伸速度でも同程度となる。このことか

ら，応力平坦領域に対しては延伸速度，すなわちひずみ速

度の影響は小さいと言える。また，延伸が進行するとどち

らの延伸速度の場合もひずみ硬化領域で応力が立ち上がっ

てくる。この場合，延伸時間をひずみに換算して比較して

も，この立ち上がりは高速延伸の方が急激であった。これ

は，高速延伸では分子鎖が引っかかり易く，それに伴って

起こるひずみ硬化が顕著に進行するためであると考えられ

る。次に WAXD 像変化を見ると，応力平坦領域までの相

構造形成メカニズムは通常速度延伸（Fig. 8）とほぼ同様

であり，この領域においてはひずみ速度の効果が顕著に現

れないと言える。このことは，応力平坦領域に対応するひ

ずみ領域の長さがほぼ同じであったこととよく対応してい

る。これは，溶融非晶あるいは六方晶の状態では分子運動

性が高いために緩和時間が長く，どちらのひずみ速度で延

伸しても同様の分子鎖すべりが起こることを意味してい

る。さらに延伸すると，結晶化の開始とともに六方晶100

面反射の強度が急激に増加するが，その直後に減少し，代

わりに斜方晶110面反射の強度が増加している様子がわか

る。そして，応力平坦領域を通過する間は斜方晶110面反

射が徐々に強くなっていくが，この間，六方晶100面反射

と共存し続けている。

そこで，高速延伸した際の相構造変化を通常速度延伸

（Fig. 10(a））と同様に積分強度変化によって相対的に比較

した。Fig. 12 に赤道線及び子午線方向の非晶散乱，六方晶

100面及び斜方晶110面反射の溶融延伸過程における積分

強度変化を示す。なお，図中の斜線部は応力プロファイル

（Fig. 11）から見積った平坦領域である。まず非晶散乱の積

分強度変化を見ると，延伸開始とともに赤道線及び子午線

方向の差が増大していくことから，非晶鎖の配向が進行し

ていることがわかる。その後，応力平坦領域の開始点で六

方晶への急激な結晶化に伴ってどちらの方向の非晶散乱も

急激に減少している。次に六方晶100面及び斜方晶110面

反射の積分強度変化を見ると，まず応力平坦領域の開始点

で六方晶のみが出現している。そして，その直後から結晶

転移に伴う六方晶の減少と斜方晶の増加が見られる。しか

し，六方晶は完全に転移せず再び増加していき，ひずみ硬

化とともに急激な六方晶の減少と斜方晶の増加が起こって

いる。

次に，溶融延伸過程における相構造形成に与える延伸温

度の効果を検討した。ここでは，メタロセン系フィルムを

160°C延伸した場合（Fig. 8 及び10(a））と155°C延伸した場

合（Fig. 3 及び 7）を比較した。まず応力プロファイルを

見ると，どちらも平坦領域を示し，またその応力値もほぼ

同じであることがわかる。一方，両延伸温度での in-situ

WAXD 像変化を比較すると，降伏点までの WAXD 像変

化はどちらの延伸温度でも同様に非晶鎖の配向による非晶

散乱の赤道線上への集中が認められた。そして，応力平坦

領域の開始点で非晶散乱が突然消失し，それと同時に赤道

線方向に強い六方晶100面反射が出現する点も同じであ

る。相構造変化の違いはその後の延伸領域で現れ，160°C

延伸では斜方晶110面反射が出現し，次第に強くなってい

く。この間，六方晶100面反射の強度はほぼ一定である

（Fig. 8 及び10(a））。一方，155°C延伸ではこの六方晶反射

は出現した直後から急激に減衰し始め，代わりに斜方晶

110面反射が急激に強くなっている（Fig. 3 及び 7）。すな

わち，六方晶から斜方晶へ転移が160°C延伸に比べて急激

に進行していることがわかる。このように，延伸温度は

UHMWPE の溶融延伸過程における相構造変化，特に六

方晶から斜方晶へ転移挙動に大きな影響を及ぼしていると

言える。前述したように，六方晶における分子運動性は斜

方晶に比べて高いと予想され，より高温においては分子運

動性の高い六方晶状態で長い時間領域を存在することがで

きるため，延伸温度160°Cでは斜方晶への転移が徐々にし

か進行しなかったと考えられる。

ここで，160°C高速延伸（Fig. 11 及び 12）と155°C通常速

度延伸（Fig. 3 及び 7）を比較すると，どちらの場合も応

力平坦領域の開始点で非晶散乱の消失と六方晶100面反射

の出現が同時に起こっている。そして，その直後に結晶転

移に伴う六方晶の減少と斜方晶の増加，すなわち一時通過

的な六方晶結晶化挙動が観察された。このように，155°C
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延伸した場合と 2 倍のひずみ速度で160°C延伸した場合で

同様の一時通過的な六方晶結晶化挙動が認められること

は，溶融延伸過程で起こる一時通過的な六方晶の形成機構

について「温度ひずみ速度換算則」が成り立っているこ

とを示している。

以上の結果から，UHMWPE の溶融延伸における相構

造変化には，一時通過型結晶化を媒介とした「温度ひず

み速度換算則」が成り立っていると言える。また，160°C

高速延伸では，一時通過的な六方晶結晶化とともに，155

°C通常延伸では見られなかった延伸過程における六方晶の

増加も観察された（Fig. 12）。これは160°C通常延伸に類似

の挙動である（Fig. 10(a））。すなわち，延伸温度と延伸速

度の効果を比較すると，延伸温度の効果が非常に大きいこ

とがわかる。これは，理論的な「温度ひずみ速度換算則」

では温度とひずみ速度の対数が比例関係にあることともよ

く一致している。これらのことは，六方晶結晶化メカニズ

ムは，試料の分子量特性及び延伸条件によって若干異なる

ものの，基本的に非晶鎖の分子運動性を指標として統一的

に記述できることを暗示している。

4. 今後の展望

本稿では，UHMWPE 溶融延伸過程における六方晶へ

の一時通過型結晶化挙動に注目し，これと分子鎖絡み合い

特性との相関について議論してきた。ここで，この六方晶

相は高圧結晶化により出現する結晶型であり，分子鎖が回

転しているため滑りやすく，液晶的な挙動を示すと言われ

ている14,22)。したがって，溶融延伸による配向結晶化にお

いては，分子配向に適した六方晶を通過して安定な斜方晶

へと結晶化することによって，分子鎖すべりによる分子末

端のランダム分布が進み，結果として優れた機械物性（破

断強度屈曲強度等）を有するフィルムが得られると考え

られる。例えば，UHMWPE の溶融延伸試料では破断強

度約1.0 GPa と，ケブラー繊維に匹敵する物性値が得られ

ている57)。この溶融超延伸は，超高分子量成分では溶融

非晶鎖の緩和時間が長いことを利用して，変形によって導

入された非晶配向を維持し配向結晶化を行う点に特徴があ

るので，結晶性の超高分子量樹脂であればポリエチレン以

外の汎用性高分子材料にも適用可能である。実際，我々は

同様の in-situ 計測によって，超高分子量ポリテトラフル

オロエチレンの溶融延伸過程についても議論している34)。

このように，変形過程における構造形成メカニズムの解

明は高分子材料の成形加工において非常に重要な意味を持

っている。しかし，現在の製品開発において，この構造形

成メカニズムは最終的に得られたデッドサンプルに対して

顕微鏡的手法を用いた ex-situ（後での）構造解析を行うこ

とで予測されているに過ぎないのが現状である。したがっ

て，in-situ 計測によって変形過程における構造変化を支配

している分子鎖絡み合いの情報を取り入れることは，高分

子材料の構造設計においてブレイクスルーとなり得ると期

待される。特に，この溶融延伸法においては，分子鎖絡み

合い特性が相構造形成及びその後の物性を支配している。

したがって，温度や速度といった延伸条件を様々に変えた

際の in-situ 計測を行うことによって，絡み合いの解きほ

ぐし過程を最長とする最適延伸条件が見つかることにな

る。最もシンプルな分子骨格を有するポリエチレンを用い

て分子鎖絡み合い特性が溶融延伸に与える影響を見積もる

ことができれば，これを他の結晶性高分子に敷衍して，ど

の程度の分子鎖の絡み合いが解きほぐされると（あるいは

残存すると），どのような相構造形成が起こるのかが予想

できる。その結果，分子鎖絡み合い特性（解きほぐしの難

易や量）が高分子材料の高性能化に果たす役割を時間的な

指標として具現化できれば，新しい成形加工アプローチを

構築することも可能であろう。さらに，将来的にはこのよ

うな溶融変形過程における相構造発現メカニズムに関する

知見を利用して，現在の製品開発主導のトライアンド

エラー的な成形加工を，狙った構造物性を自在に発現さ

せる「テーラーメード」成形加工へと脱皮させる産業技

術にも発展させることができると期待される。
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Abstract The relationship between entanglement characteristics and transient crystallization during draw-
ing from ultra-high molecular weight polyethylene (UHMW-PE)melts is discussed, based on a combination of
in-situ X-ray measurement and stress proˆle analysis. Films having diŠerent entanglement characteristics
were prepared in order to evaluate the eŠect of diŠerent entangled state. Crystallization into a transient hex-
agonal phase occurred, and then it rapidly transformed into an orthorhombic phase for the ˆlm exhibiting
higher plateau stress. In contrast, the ˆlm exhibiting lower plateau stress exhibited a gentle transformation
and a resurgence of the hexagonal phase in the later stage of drawing. These results demonstrate that ``entan-
glement phase separation'' proceeds during melt-drawing of UHMWPE. Moreover, the eŠects of MW distri-
bution (MWD) and processing conditions are discussed. The orientation of amorphous chains was a substan-
tial diŠerence in the subsequent crystallization into the hexagonal phase, re‰ecting the MWD of each sample
ˆlm. Rapid crystallization into the hexagonal phase occurred for metallocene-catalyzed UHMWPE ˆlm. In
contrast, gradual crystallization occurred for the Ziegler-catalyzed one, suggesting an ease of chain slippage
during drawing. These results demonstrate that the diŠerence in the MWD due to the polymerization catalyst
system dominates the phase development mechanism during melt-drawing. The eŠect of the processing con-
ditions, i.e., the strain rate and drawing temperature, is also discussed. The obtained results indicate that the
traditional temperature-strain rate relationship is still eŠective for transient crystallization into the hexagonal
phase during melt-drawing.


