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摘要

摘要

高分子加工成型是高分子从原料到产品的最后一步，其加工工艺多种多样，

如吹膜、挤出成型、拉伸成膜、注塑等。但是在这些加工过程中都存在着一个相

同的问题，即加工流场会引起高分子结晶度、晶型、晶体取向等发生变化，从而

影响了高分子产品光学、力学和电学等实际性能。基于几十年的实验和理论工作，

研究人员对高分子流动场诱导结晶现象也有了一些初步的认识。其中一个很重要

的实验观察就是流动场可以诱导和加速结晶的前序过程：无规蜷曲链向伸直有序

链转变。但由于红外和拉曼等实验手段在研究尺度上的限制，具体的转变过程依

然不清晰，如转变的驱动力，转变方式等仍是未解之谜。同时对于高分子流场加

工后的取向半晶聚合物力学性能等也知之甚少。

近几十年来，分子动力学模拟的发展方兴未艾。基于其研究尺度在原子分子

层面上，便于揭示流动场诱导链构象有序中的微观机制和动态过程，本论文采用

分子动力学模拟方法来研究拉伸场中等规聚丙烯(iPP)分子链从无规构象(coil)

向螺旋(helix)构象转变的过程。结果显示：拉伸场可以诱导iPP分子链发生无

规一螺旋构象转变(coil．helix transition，CHT)，过程中螺旋的含量和平均长度都

有所增加。长螺旋的生成存在一定的应变阈值，其生成的动力学路径主要是邻近

短螺旋的合并。但是大应变下的过度拉伸又会导致链螺旋构象破坏，转而向伸直

构象发展。基于数据统计和理论计算，发现拉伸诱导CHT的驱动力是拉伸降低

了转变的自由能差，且自由能差的减小主要是由链内能量变化引起的，而不是传

统理论描述的熵减引起的。不同于短螺旋的生成主要是链内相互作用，长螺旋的

生成需要链间相互作用，其通常伴随着螺旋簇的形成。

对于流动场诱导产生的取向半晶聚合物，我们用分子动力学模拟方法研究了

其取向程度对力学性能的影响。研究发现取向半晶聚合物沿取向方向的力学强度

远大于垂直取向方向，且模量随着取向程度的增大而增加。半晶聚合物中的晶体

取向则主要影响其前期的力学性能。

关键词：分子模拟；构象；coil．helix转变；取向；半晶聚合物。
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Abstract

ABSTRACT

Polymer processing is the last step of polymer from raw material to product．Its

processing technology is various，such as blown film,extrusion molding，stretch film

formation,mjection molding and SO on．However,there is a similar problem in these

processes，that is，the processing flow field causes changes in the crystallinity,crystal

form,crystal orientation,etc．of the polymer,thereby affecting the actual properties

such as the optical，mechanical and electrical properties of the polymer product．Based

on decades of experimental and theoretical work，researchers have also had some

preliminary understanding of the phenomenon of flow-induced crystallization in

polymer．One ofthe most important experimental observations is that the flow field can

induce and accelerate the pre-ordering process of crystallization：the random twisted

chain transitions to the straight-ordered chain．However,due to the limitations of the

experimental methodssuch as infrared and Raman，the specific transformation process

is still unclear．For example，the driving force oftransformation andthe transformation

mode are still unsolved．At the same time，little is known about the mechanical

properties oforiented semi—crystalline polymers after polymer flow field processing．

The development ofmolecular dynamics simulations has been on the rise in recent

decades．Based on its research scale at the atomic and molecular level，it is easy to

reveal the microscopic mechanism and dynamic process of the flow induced chain

conformation order．In this paper,the molecular dynamics simulation method is used to

study the microscopic mechanism of stretch．-induced coil．．helix transition in isotactic

polypropylene(iPP)molecular chain．The results show that the stretch can induce coil．

helix transition(CHT)of the iPP molecular chain,and the content and average length

of the helices increase during the process．The formation of long helices has a certain

strain threshold，while the resultingdynamic path is mainly the combination ofadjacent

short helices．However,excessive stretching under large strains leads to the transition

of the chain from helix conformation to the extended coil conformation．Based on

statistical data and theoretical calculations，it is found that the driving force ofstretch．

induced CHT is that the stretching reduces the free energy difference of the transition,

and the decrease of the free energy difference is mainly caused by the energy variation

in the chain，rather than the entropy reduction described by the traditional theory．Unlike

the generation of short helices，which is only based on intra-chain interaction,the

formation of long helices requires interchain interaction,which are usually

III
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Abstract

accompanied by the formation ofhelical clusters．

For the oriented semi—crystalline polymer induced by the flow field，we studied

the influence of the degree of orientation on the mechanical properties by molecular

dynamics simulation．It is found that the mechanical strength of the oriented semi．

crystalline polymer in the orientation direction is much larger than the vertical

alignment direction,and the modulus increases as the degree of orientation increases．

The crystal orientation in asemi—crystalline polymer mainly affects its early mechanical

properties．

Key Words：molecular dynamics simulation,conformation,coil—helix transition,

orientation,semi—crystalline polymer．
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第1章绪论

1．1引言

第1章绪论

高分子材料在现代生活中无处不在，影响着人们生活的方方面面。高分子材

料的生产中原料的合成是基础环节，但是从最初的高分子原料到最终的形态、功

能各异的成型产品的加工过程也是很重要的一环，这其中既有科学上的基础研究

问题，也有工业上的生产指导需求，值得我们去研究。在高分子加工中，不可避

免的存在着复杂流场，其会促使分子链取向、构象转变等，从而诱导生成种种形

态各异的晶体，这对产品的力学，光学等性能有着很大的影响【1‘31。与此同时流动

场诱导结晶也可以作为一种手段来调控产品生产，改善产品性能。不同于一般的

小分子，高分子独有的一个特性就是原子之间基于键相连，形成独特的柔性分子

链，因此一般高分子熔体中分子链多呈现为无规的蜷曲态。然而高分子晶体中的

分子链却多呈现为伸直或者螺旋的刚性棒。对于高分子结晶过程中独特的分子链

从柔性向刚性转变现象，学术界给予了很多关注，目前一般认为这种高分子链的

构象有序过程是高分子结晶的前序过程。在流动场诱导结晶中，分子链构象有序

过程也己被很多实验观察者发现【4卅。但是由于采用的实验手段本身的尺度限制，

这一过程的微观机制和动态过程依然存在较多空白。与此同时，分子动力学模拟

方法的兴起【7，81，给流动场诱导结晶中的构象有序过程研究提供了新思路，其可

以很好的从原子和分子层面去揭示这一微观过程。因此我们采用了分子动力学模

拟方法去研究等规聚丙烯在流动场中的构象有序过程。并在之后，进一步研究了

流动场诱导生成的取向半晶聚合物的力学性能和结构取向的关系。

本章的第二部分将介绍近几十年兴起的分子动力学模拟方法的发展背景和

原理，以及其在高分子研究领域中的应用。第三部分将会对流动场诱导聚合物结

晶的研究背景进行一个详细的介绍，包括流动场诱导结晶的整体研究进展和结晶

前序的分子链构象有序过程的研究近况。最后则是取向半晶聚合物取向结构与力

学性能研究的相关介绍。
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第1章绪论

1．2分子动力学模拟的发展与应用

1．2．1分子动力学的原理和发展

分子动力学模拟(Molecular dynamics simulation)兴起于上世纪七十年代，

是一种基于牛顿力学的计算机模拟方法。其基本原理是基于波恩．奥本海默近似

把原子中高速运动的电子忽略，将原子近似化为球状粒子，再依据对应的分子力

场和经典力学计算确定原子的运动状态。分子动力学模拟方法是一种确定性模拟

方法，相比于另一种经典的蒙特卡罗模拟方法，其计算成本较低，且能够确定所

有的原子状态过程信息。不同于规模限制在几十到几百个原子的量子计算，分子

动力学模拟的计算规模已经达到了百万千万原子量级。由于具有大规模，低成本，

过程确定性等优势，分子动力学模拟己在生物大分子，聚合物和无机材料等领域

获得了广泛的研究和应用。

图1．1分子动力学模拟流程示意。

分子动力学方法的基本原理是求解原子的牛顿运动学方程，其一般步骤是这

样的：(一)、建立体系初始模型，包括原子当前状态(位置和速度)，原子间拓

扑结构(键，键角和二面角等)，确定体系适用力场(力场多由经验或者量子计

算获得)和模拟环境参数(系综、温度和压力)；(二)、依据当前各原子位置状
2
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第1章绪论

态和力场参数计算当前各项势能；(三)、基于各项势能，利用牛顿力学方法，确

定各原子所受的力，以及进一步的原子加速度；(四)、基于当前原子状态，加速

度和时间步长(一般为体系中最快的运动周期的十分之一)，采用数值计算得到

下一时刻的原子状态信息。循环二、三、四步，直到达到停止条件。在整个过程

中原子的状态信息都是确定的，且可以根据需要随时计算输出体系的运动状态，

热力学量等，图1．1是整个模拟过程的示意图。

分子力场是分子动力学模拟的关键，具体来说力场就是原子间相互作用的函

数表达式(包含具体参数)。分子力场随分子动力学模拟在二十世纪七十年代开

始兴起，从第一代的基于经验的传统力场如CHARMM、AMBER等力场发展为

如今的基于量子计算的第二代力场，如PCFF力场、CFF力场和广泛应用于凝聚

态领域的COMPASS力场等。不同的力场有着各自适用领域，在进行模拟实验

时，很重要的一点就是基于研究体系，选择恰当分子力场。一般来说，完整的分

子力场主要由范德瓦尔斯能％、键伸缩能％、键角弯曲能圪、键二面角扭转能

圪、离平面振动能圪和库伦势能圪组成。

V=vp+圪+Va+巧+％+圪 (1．1)

范德瓦尔斯能表不非键相连的两个原子之I司的范德瓦尔斯相互作户甘势能，一

般采用Lenard—Jones势能，表达式为：

_影12审] ∽2，

其中，￡和。为常数，r为两原子间距离。

键伸缩能表示成键原子fBq键长变化引起的势能改变，一般表达式为：

圪={屯(6一bo)2 (1．3)

其中，屯为键弹性常数，b为键长，60为平衡键长。

键角弯曲能一般也采用如下的二次项形式：

圪：mko(O-Oo)2 (1．4)

同样屯为键角弯曲常数，矽和oo分别为键角和平衡键角。

键二面角扭转能反映相邻的四个原子三个键之间的空间扭转关系，其一般表

达式为：

％=11K(1+c。s矽)+K(1一c。s24)+K(1+cos3彩】 (1．5)
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第1章绪论

式中K、％和以是二面角扭转的弹性常数，而矽则是相邻的三个键二面角。

离平面振动能反映的是共平面的四个原子中的中心原子偏离平面振动，一般

表达式如下：

1

％=去b妒2 (1．6)

其中的吒为振动弹性常数，伊为振动角度。

最后一项库伦项则是带电原子间的库伦相互作用，就是库伦势能公式：

圪一器 (1-7)

g。和g：是原子电荷量，D为介电常数，，i：是原子间距离。

此外分子动力学模拟中很重要的一点就是系综的选择。一般来说系综分为以

下四种：

1)微正则系综(M伍)，即粒子数、能量和体积保持不变的系统，平衡时可

以认为是一个完全与外界孤立的系统。

2)正则系综(NVT)，粒子数、体积和温度保持不变的系统，存在与外界的

能量交流。

3)巨正则系综(VTU)，体系体积、温度、化学势保持不变，和外界进行粒

子和能量交流，完全开放体系。

4)等温等压系综(NPT)，保持体系温度、粒子数和压力不变，体积可以发

生变化。

在进行分子动力学模拟时，同样需要根据研究目的和体系选择恰当的系综以

及对应的控温控压方式。

目前来说分子动力学模拟中边界的处理都是采用周期性边界条件，即将体系

进行对称的复制，形成周期性排列的体系。当原子从左侧边界出体系时对应的有

一个对称的原子从右侧边界进入体系中，同时左侧边界附近的原子也受到右侧边

界附近原子的相互作用。周期性边界条件解决了边界原子以及体系较小等模拟问

题。

1．2．2分子动力学在高分子领域的应用

近二十年来，随着计算机性能提升，密度泛函理论等量子计算方法逐渐占据

了原本分子动力学模拟的优势领域，Ot31J,分子和中等分子结构解析等领域。而对

于聚合物这种典型的大分子多体相互作用体系的量子计算即使在今天也是一个

不可能的挑战，因此聚合物等凝聚态体系己渐渐成为分子动力学模拟重要应用领

域。分子动力学模拟在高分子领域应用的早期，多是模拟一些如聚乙烯等结构简

单的聚合物。Donald等人采用分子动力学方法模拟聚乙烯的熔融过程，观察到
4
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聚乙烯熔融过程中线性分子链均方回转半径和末端距对于时间具有指数依懒性，

且速率常数取决于温度和分子链长度【91。而聚乙烯熔体的结晶过程则是在几年后

被Kavassalis等人采用分子动力学模拟方法所研究，他们发现聚乙烯结晶过程中

会通过链扩散进行结构调整，形成片晶结构，且此过程中的分子链末端距和回转

半径与聚乙烯溶液结晶一样遵循指数关系[i01。为满足更精确更复杂和更大规模

的聚合物模拟，科学界一方面开发新的适用于聚合物体系的高精度分子力场，如

孙淮教授在CFF力场基础上开发出了针对于凝聚态领域的Condensed-phase

Optimized Molecular Potential for Atomisitic Simulation Study(COMPASS)力场，其

对于高分子等凝聚态体系的分子构象、晶体结构等物理性质的预测都取得了不错

的结果[11】；另一方面也在逐步发展适用于大规模和复杂体系模拟的粗粒化模型【12，

13】，即将多个原子组成的官能团或分子片段整合为一个粗粒子，这种粗粒化模型

既能增大模拟的体系空间尺度，也能通过粗粒化体系中快速运动部分，进而改用

更大的模拟时间步长，增大模拟的时间尺度，如Meyer等人开发出了针对聚乙烯

醇(PVA)的粗粒化模型[14-18】。基于分子力场的发展和计算能力的提升，分子动

力学模拟逐渐应用于更复杂体系和反应过程【19-21】。郭占虎等人基于粗粒化力场研

究了聚合物纳米复合材料表面纳米粒子的扩散和聚集，研究发现填料粒子的均匀

扩散主要是由于中间界面的相互作用[2q。总体上分子动力学模拟已经成为高分

子领域的重要计算机模拟方法，正快速成为与实验、理论并驾齐驱，驱动高分子

发展的第三驾马车。但客观来说目前仍存在一些问题亟待解决，如分子动力学模

拟分子力场的普适性问题，即对于新体系新材料的预测能力有待提高；还有分子

动力学模拟忽略了电子的运动，因此对于高分子材料重要的光、电、磁等性质能

力有限。开发高精度普适力场，融合新的模拟理论和方法将是未来高分子领域分

子动力学模拟发展的重要方向。

1．3流动场诱导聚合物结晶

1．3．1流动场诱导聚合物结晶研究进展

早在十九世纪，流动场诱导聚合物结晶现象就出现在了哲学家的笔下，英国

哲学家Gough写到在拉伸天然橡胶时，他的嘴唇有种温暖的感觉【221。从科学的

角度解读这可能就是天然橡胶在拉伸时，发生了诱导结晶，放热升温。拉伸流动

场诱导聚合物结晶的早期理论主要是由Floryt23】等人完成的，即熵减模型

(EntropyReductionModel)。流动场诱导聚合物结晶的热力学唯象解释主要是拉

伸诱导分子链取向，使体系的熵降低，从而取向结晶所需的熵变减小，降低了结
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晶难度，减小了结晶所需的驱动力，即增加了过冷度，最终表现为聚合物熔点的升

高。从动力学角度出发，流动场诱导分子链取向，使分子链相互平行排列，与晶

体中分子链排列方式更接近，减少了聚合物结晶时分子链排入晶格时的扩散调整，

从而加快了结晶速率。因此流动场诱导结晶既能升高结晶的平衡熔点也能加快结

晶速率。Flory通过发展链构象统计理论，推导出了拉伸过程中的聚合物熔点升

高公式【23】：

i1=i1一击[(争2(川)一专(竽+击)] (1．8)

式中乙。和乙。：分别为拉伸前后的聚合物熔点，k为玻尔兹曼常数，幽为熔融

热，Ⅳ为分子链长度，占为聚合物拉伸应变。同时期的Krigbaum-Roe[24】和Hong．

Yeh等人[25】提出的理论的表达式形式与Flory的基本一致，区别只在于熵变减小

的形式有所不同。此后基于Doi-Edwards的链动力学理论，Grizzuti等将应变速

率、松弛时间等因素加入理论中，提出了微流变模型[26】。不同于早期理论，微流

变理论认为取向诱导结晶的驱动力即结晶自由能差需要在静态自由能差基础上

添加一项用以表征流动场效应。

与此同时，众多实验者们观察到取向诱导结晶会使晶体形貌从球晶转变为纤

维晶或串晶[27-29】。1965年，Pennings在搅拌聚乙烯溶液实验中观察到了由中心纤

维(shish)和周边片晶(kebab)组成的串晶结构【271。

l“l

图1．2(a)shish-kebab的TEM照片；

(，，l

(b)对应的shish-kebab模型图【301。

对这种shish-kebab结构的形成，学术界看法不一。Keller认为shish是由伸
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直链构成【3l】。但后来的Hong等人分析【25】和一些刻蚀实验表明shish中存在着部

分的折叠链。de Gennes对此提出了串晶的蜷曲．伸直转变(coil—stretch)理论，他

认为流动场诱导高分子结晶过程中分子链构象会由无规蜷曲构象突变为完全伸

直构象【321。其后Keller也通过实验验证了coil．stretch转变理论。基于超高分子量

聚乙烯纺丝实验，Pennings提出了不同观点，他认为串晶晶核主要是拉伸中的缠

结网络被破坏，分子链被拉直形成的shish结构【30．33]。Hsiao等人基于高低分子

量聚乙烯共混实验，提出coil-stretch转变仅发生在部分链段上，转变的伸直链作

为串晶的晶核shish，而蜷曲构象链则依附shish生长成为kebab[341。

随着同步辐射X射线散射和毫秒级超快探测器等新技术方法的应用，流动

场诱导结晶研究取得了一系列新的成果，也对流动场诱导结晶有了一个新的整体

认知。对于一个随机无规熔体，在拉伸场下，首先发生链段尺度上的链内构象有

序：如聚丙烯等coil．helix转变和聚乙烯等的gauche．tram转变；在构象有序的链

段浓度达到一定程度后，发生密度波动，构象有序的链段聚集成簇，在体系内形

成高低密度区域；更进一步的高密度区域发生类似液晶相转变的isotropic．

nematic转变，使构象有序链段发生取向有序；更进一步通过其他方式调整有序

程度，最终形成晶体。经过几十年的努力，流动场诱导结晶研究尽管已经取得了

很多重大突破，但由于整个流动场诱导结晶涉及到的时间和空间尺度范围大，结

构和机制复杂，目前仍存在很多挑战，崔昆朋等对这些亟待解决的问题进行了总

结【35】：

(1)首先是流动场诱导结晶的分子机制问题。由于长链的本身特性，聚合

物有着多层次多尺度的结构和松弛时间。在流场诱导成核过程中，各

向异性的长链通过链内有序、链间有序等多尺度的有序过程形成多层

次的晶体结构。这些有序过程诱导产生了结晶的中间相如前驱体等，

这些中间相结构的出现是对传统的两相成核理论的冲击，因此需要一

个可以囊括中间相结构的拉伸诱导聚合物结晶成核新理论。

(2)对于这些前驱体，我们需要新的序参量来描述。快速X射线散射研究

表明流动场诱导结晶过程中，会诱导产生前驱体，这些前驱体对于结

晶成核，结晶动力学和最终的晶体形貌都有着很大的影响。但是由于

缺少一个准确的描述序参量，这种前驱体到目前都还没有一个准确的

定义。寻找一个能准确描述前驱体的序参量是建立新的流动场诱导聚

合物结晶成核新理论的必要工作。

(3)接着是流动场诱导结晶中的非平衡特性。当前流动场诱导结晶理论主

要都是建立在两相成核模型之上，流场对于成核的影响仅仅是通过一

个成核驱动力的简单加和来描述，这远远是不够的。很明显，强流场
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下的成核是一个典型的非平衡相变问题，不能简单的将平衡相变进行

一个小修改来描述这个问题。基于此和其他的一些原因，流动场诱导

聚合物结晶成核问题需要考虑其非平衡相变特性。

对于流动场诱导聚合物结晶来说，除了普适的构象有序，成核密度等

影响外还受到其本身的材料固有属性影响，因此在进行研究时，分子

结构和流场条件需要进行一个系统性的设计，以便于更普适的研究流

动场诱导结晶问题。

如上所言，流动场诱导结晶是一个多尺度多步骤的过程，发展更新更

有力的实验和模型方法迫在眉睫，将各空间和时间尺度的探测技术整

合起来是一个重要研究方向。

最后则是关键的真实工业化生产过程中的流动场诱导结晶研究，目前

的研究工作都是实验室条件下进行的，相比于大工业生产条件下，其

流场强度较小，流场条件较为简单，适合于科学研究。但科学研究的

一个重大目的就是服务于工业生产，因此真实工业化生产过程中的流

场诱导结晶研究也是必不可少。

1．3．2流动场诱导高分子结晶前序过程-gg象有序

一般认为结晶是一级相变，但是大量实验研究表明高分子结晶成核过程却并

不是从熔体相到晶体相的突变过程，而是一个多尺度多步的演化过程[35,361。在高

分子静态结晶中，ioji等人利用x射线衍射发现在代表晶体信号的X射线宽角

峰信号出现前，小角X射线就己检测到了信号。而一般小角X射线信号表示体

系中的密度波动，这表明在结晶前高分子熔体中可能己出现密度不均匀【371。随后

Doi提出这种密度不均匀的相分离可能是由于高分子结晶过程中存在结晶前序

体[3引。Pincus等人认为对于高分子柔性链来说这种前期的有序体多是由于分子链

发生构象转变，从柔性的无规蜷曲构象(coil)转变为刚性的伸直链构象(stretch)，

随后这种刚性stretch构象链取向耦合形成液晶向列相，其与周边熔体密度差表

现为先于宽角出现的小角信号【3 91。

相比于静态结晶，流动场诱导结晶中由于流动场的存在，分子链更易发生

coil．stretch构象转变和取向。虽然流动场诱导结晶研究在上个世纪60年代就已

经开始，但是对于流动场诱导结晶过程中的分子链构象有序研究却没有得到足够

的重视。一般来说聚合物熔体的分子链构象都是无规的蜷曲构象，而聚合物晶体

中分子链则是处于有序构象(高压聚乙烯晶体等特殊情况外)。从熔体到晶体，

聚合物分子链都会经历构象有序转变，典型代表就是等规聚丙烯(iPP)等螺旋

构象的coil-helix转变和聚乙烯(PE)等伸直链构象的gauche．trans转变。

R
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平面锯齿形(zigzag)是许多聚合物晶体中的晶体构象，如间规聚苯乙烯

(sPS)、PE、尼龙等，这些聚合物在结晶时会发生gauche．trans转变。例如，sPS

熔体中分子链是gauche和trans随机分布的无规蜷曲构象，但是晶体中分子链就

是由两个trans构成TT构象。1999年，Matsuba观察到在sPS结晶诱导期中全

trans序列逐渐增多，而gauche含量却随之减小，表明在sPS结晶诱导期中存在

着gauche．trans转变[401。对于尼龙，在强流场下一样能观察到全tram序列的形

成[411。1998年，Schmidt．Rohr等人采用核磁共振方法(NMR)直接从分子层面

上统计了PET熔体和晶体中gauche、trans构象含量。结果显示：熔体中trans含

量只有19％，而晶体中的trans含量近乎100％，表明PET在结晶过程中存在大

量的gauche．trans转变【421。PE作为gauche．trans转变的典型代表，己被很多课题

组所研究【43舶]。Sasaki基于傅里叶红外和小角X射线联用，确认了在PE结晶

前，流场就已诱导产生全trans序歹IJ【451。流动场促进了gauche．trans转变，从而提

高了全trans序列的形成。Pigeon的工作表明流动场熔体中的trans构象链会被流

动场诱导沿着流场方向取向，但是己取向的gauche链却基本不受流场影响【431。

对于聚合物coil-helix构象转变，因为helix是一种小尺度的有序结构，无法

用传统的X射线散射方法研究。而傅里叶变换红外对于螺旋结构检测和追踪则

是一种较好的跟踪检测手段【47，481。我们课题组基于此做了一系列关于流动场诱

导结晶前序链构象演化研究工作[49-53】。安海宁等利用傅里叶变换红外追踪等规聚

丙烯(iPP)在剪切场中的构象变化，发现无论是在熔点以上还是熔点以下都会

发生流动场诱导分子链发生无规蜷曲．螺旋(coil．helix)转变，只是coil．helix的

转变有一个临界应变，且形成的单独螺旋和存在相互作用的螺旋簇的松弛时间存

在差异【49，521。崔昆朋等进一步研究发现，只有当流动场诱导产生的helix长度和

浓度大于某个值(与温度相关)时，helix片段才会自发的聚集和调整，发生类似

液晶向列相转变，形成串晶晶核【531。Meier利用拉曼光谱在聚乙烯(PE)上也得

到了类似的结论，观察到只有长度大于10个trans(PE伸直状态构象)时才能引

发PE结晶【461。

对于流动场诱导高分子构象转变，尽管在实验上已经有了很大突破，但是在

理论上却鲜有人迹。幸而螺旋构象不仅仅是聚丙烯等合成大分子的最低能量构象，

也是DNA和很多蛋白质的最佳构象选择。生物领域的学者在生物大分子的螺旋

构象和拉伸诱导构象转变理论上已经取得了很大成绩[54-58】。Zimm和Bragg是

coil．helix转变理论研究工作的开拓者【59，601，其提出的Zimm-Bragg模型也被后续

众多学者借鉴和使用。Zimm．Bragg模型是一个二态模型，其假设聚合物分子链

片段只可以处于无规蜷曲构象(coil)和有序的螺旋构象(helix)，且整个分子链

的构象由一系列的coil和helix组成的序列构成。由于helix构象中氢键的存在，
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模型认为helix构象相比coil构象能量更低，存在一个焓差Ah。但是由于helix

构象是规则的螺旋，其相比于无规的coil构象熵较低，两者差记为厶。因此模

型假设在发生coil．helix转变时存在焓的减少和熵的减少，而转变能否发生则取

决于熵减和焓减的博弈，即自由能差Af=Ah—TAs的符号。此后Buhot等人将

Zimm-Bragg模型应用到拉伸场下【561。新模型将整条链视为两部分，一端为构象

无序的coil链，另一端为构象有序的helix链，而将coil和helix构象间的混合熵

进行了忽略。对于无规的coil部分构象熵，Buhot等人采用Flory的无规行走构

象熵进行表达。基于以上假设，新模型给出了如下的链自由能表达式：

AF=2Aj‘if+≯NAy+器 (1．9)，

其中第一项表示coil构象链段和helix构象链段界面能；Ⅳ是总单体数目，≯是

helix构象含量，△厂即为上面提到的coil．helix转变自由能差，第二项表示总的

coil．helix转变自由能变化；第三项表示无规coil链段的构象熵，式中R为总的链

末端距，，，是单个单体相对拉伸比率，而a则为单体长度。下图则是Buhot等人

根据模型给出的拉伸过程中分子链的构象变化示意图。初始应变为零时，分子链

处于无规的coil态；随着拉伸的进行部分分子链发生coil．helix转变，分子链处

于coil构象和helix构象共存的状态；当应变达到某个值时，所有分子链都从coil

构象转变为helix构象；但是随着应变的进一步增大，原本的helix构象会逐渐被

破坏，变成伸直的coil态。这个模型把heli)【含量和大分子应变定量的联系起来

了，并且由于合成大分子和生物大分子有着相似的物理结构，我们也可以用这个

模型来描述流动场中的合成大分子构象演化。但有些不足之处是上面的模型都是

单链模型，其对多链体系的处理都存在一定的问题。对此，Courty等人利用虚链

网络方法将上述的单链拉伸诱导coil．helix模型成功的应用到多链体系中【54，551。

图1．3 Buhot模型中，不同拉伸应变下大分子链的构象变化[56】。
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第1章绪论

1．4取向半晶聚合物的力学性能

1．4．1高分子半晶聚合物的力学性能优势

高分子材料使用广泛，在光、电、磁等性能方面都有着独特的优势，但是在

使用中最常见的也是最受关注的则是其独特的力学性能。不同与陶瓷材料的硬而

脆或金属材料的韧而软，高分子材料的力学性能有其独特优势，即既硬且韧。高

分子材料的力学性能除依赖于本身的化学成分和分子量分布，还依赖于其结晶度，

晶体形貌，以及独特的分子取向。例如，高分子在玻璃化转变温度以上时，随着

结晶度的增大，其杨氏模量也会增大，基于此高分子材料的杨氏模量就有着较大

的调节空间。在此基础上高分子材料还可以通过选择合适的温度进行冷拉，使材

料发生取向，从而进一步提高材料的力学强度。此外，高分子材料由于多是半晶

聚合物，存在大量的包围硬核晶体的无定形成分，其材料本身多具有不错的韧性，

一般来说高分子材料的拉断伸长率都在10％以上。

1．4．2取向对聚合物材料力学性能影响

半晶聚合物具有晶体相和无定形相组成的复杂结构，目前的主流结构模型认

为晶体层之间被无定形相所包围，同时晶体层之间由无定形相分子链所连接【61,62】。

聚合物产品通常通过常规加工技术如挤出、注塑等进行加工制造。在这些过程中

半晶聚合物的分子链经历剪切和拉伸流动场作用，通常在结晶之前就会被诱导形

成一定程度的取向。因此各种半结晶聚合物的加工成型样品，多显示出各项异性

特性。Govaert等人在PE和PP中都观察到了沿流场方向取向的晶体【63】。这种沿

特定方向的取向，同样会给产品带来某些性质上的各向异性【删。实际上，聚合物

材料存在着多尺度的结构，从最底层的原子、分子链、到片晶、及片晶组成的球

晶。在流动场中，多种尺度的结构都可能会发生某种程度的取向，进而形成各种

各样的各向异性性质。例如，PVA等材料可以通过拉伸加工方式，形成具有光学

各向异性的光学膜材料；聚合物填充材料中，填充物沿特定方向取向也能形成力

学等性质各向异性的材料。这种诱导聚合物取向，生产特定性质材料的方式目前

已在产业界被广泛应用。20世纪50年代，就有人提出利用C．C键的高强度，通

过制造分子链取向聚合物，生产高强度聚合物材料。此后，Porter等人通过诱导

聚乙烯结晶和取向，成功得到在取向方向上有近似钢铁模量的高强度聚乙烯【651。

随着高分子行业的发展，基于取向自增强的加工方式发展迅速，并开发出多种产

品[66-69]。
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图1．4半晶聚合物模型。

1．5本论文的研究内容及意义

流动场诱导聚合物构象有序在实验上已取得较多进展，但是在理论上却鲜有

研究。由于傅里叶变换红外和拉曼等光谱学方法本身限制，只能检测总体的helix

含量或者某些特定长度helix含量，因此整个coil-helix转变分子层面上的机制和

演化过程仍待研究，我们采用了分子动力模拟方法来从微观层面揭示coil．helix

转变的机理。对于流动场诱导产生的取向半晶聚合物，分子动力学模拟方法也是

很好的一种结构和力学性能关系研究的工具。

本论文的工作主要分为两个部分。第一部分是基于分子动力学模拟方法研究

等规聚丙烯体系在拉伸场中的构象演化过程，一方面观察到了传统的coil．helix

转变，另一方面还发现在过度拉伸下存在着helix．extendedcoil(完全伸直链)转

变。且通过理论计算和实验统计发现短螺旋的生成主要是链内相互作用，而长螺

旋的生成则需要链间相互作用的协同，且观察到长螺旋的生成主要是相邻短螺旋

的合并。此外，在拉伸过程中存在着奇数螺旋含量比偶数螺旋高的独特现象。第

二部分工作基于分子动力学模拟方法，先通过剪切的方式使PVA体系预取向，

然后通过拉伸检测不同预取向的半晶聚合物的力学性能差异。模拟观察到，在取

向和垂直取向方向力学强度存在显著差别，预取向可以增强取向方向的力学强度。
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2．1引言

第2章拉伸诱导聚丙烯链构象有序过程

由于在聚合物加工过程中不可避免的存在着流动场诱导结晶(FIC)现象，在

过去的几十年里FIC一直是一个很重要的研究课题，并且被学者们投入了大量的

精力去研究【1．9】。研究发现对聚合物施加流动场可以很大程度上增加成核速率，

并且可以诱导生成新的晶型，如shish-kebab等【10-14】。但这些更多是链间有序相

关的研究，而对于链内构象有序如gauche．tram[J5～71、coil．helix[18-2q转变等则研究

较少。在高分子结晶过程中，这些柔性链需要转变成构象有序的刚性链才能排入

晶体中，这也是高分子结晶与原子或者小分子结晶的主要不同之处之一【22．24】。不

幸的是，在已有的静态结晶或流动场诱导结晶模型中，柔性链是怎样转变为构象

有序的刚性链段仍然没有得到很好的解释。

理论上，施加流动场可以诱导产生如coibhelixtransition(CHT)等链内构象

有序转变现象。Tamashiro【25】和Buhotl26，27]等人通过将弹性能外推应用到链自由

能上建立了生物大分子单链拉伸诱导CHT的理论框架，其后cour∥28，29】等人进

一步发展了该理论模型。在合成高分子如iPP和PE中也观察到了类似的流动场

诱导构象有序现象[30-35】。安海宁等人[31】使用傅里叶红外方法发现，无论是在熔点

以下还是熔点以上，／PP熔体在结晶前都会被剪切流场诱导产生coil．helix转变。

更进一步的，耿勇[33】观察到在剪切场中短螺旋含量在下降，而长螺旋的含量却在

增加。然而，像FTIR和Raman等光谱方法只能探测特殊长度螺旋含量或者所有

螺旋的整体含量，因此对于分子水平上的螺旋演化过程仍存在很多疑问。对此，

计算机模拟或许是条可行之道。分子动力学模拟(m)对于聚合物结晶是一种
很有效的研究方式，其可以展示和研究整个过程中的结构及其演化信息[36．411。基

于分子动力学模拟方法，Yamamoto对／PP的拉伸诱导结晶进行了研究，并观察

到了田P的coil．helix转变[40】。采用蒙特卡洛模拟方法，李等人发现在拉伸变形

过程中，PE分子链更倾向于伸直构象(tram)【421。虽然这些计算机模拟工作表
明聚合物拉伸诱导构象有序是存在的，但是不同长度螺旋的演化机制和过程等具

体信息并没有得到阐述。

在这部分工作中，我们采用全原子模型和分子动力学模拟方法研究了拉伸过

程中的／PP的coil．heli)【构象转变。这里选择／PP作为研究对象主要是因为iPP的

晶体分子链采取的是标准的3／1螺旋构象，很具有代表性，且iPP本身的结构也

相对简单。通过分析不同长度螺旋的演化，我们观察到短螺旋的合并是生成长螺
19
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旋的最优路径，同时大应变会使链过度拉伸，引起heli】【一extended coil转变。同样

比较有趣的是，奇数原子长度的螺旋含量在拉伸过程中明显高于偶数原子长度的

螺旋含量，这主要是由奇偶原子数螺旋的长度不同引起的。

2．2模型和模拟过程

初始模型是由Materials Studio软件Amorphous Cell模块建立的全原子模型，

模型包含50根长度为500个单体的iPP链，总共有22500个原子。初始模型建

立后先是在NPT(T=500K，P=I atm)系综下松弛了2ns(2000000时间步)，此

时体系的链均方回转半径尺。为4．36 nln，与由理论公式尺。=c。√M计算得到的

4．64 nnl很接近，式中M是分子量，C。=0．032是常数[43】，表明体系链基本处于

无规熔体状态。之后，体系被冷却到360K，并经过一个短暂的松弛后，此时模

型xyz三个方向尺寸分别为18．865 nm,18．865 nnl和6．083 nnl。为了研究iPP在

拉伸场中的构象变化，我们对优化完毕的体系沿Z轴施加了一个单轴拉伸，拉伸

速率为k=109S～，拉伸持续到9个工程应变。整个分子动力学模拟工作都是由开

源模拟软件LAMMPS(44]完成的，该软件由美国Sandia国家实验室开发，支持多

种系综、百万量级原子分子体系模拟，软件还具有良好的并行扩展性，目前已被

众多模拟工作者所采用。在整个拉伸过程中，盒子沿着Z方向变形，且另外两个

方向随之变化。拉伸过程中采用的控温控压器为常见的Nose'-Hoover恒温恒压

器，体系温度被控制在360 K，X和Y方向的压强被控制在1 atm，而拉伸方向Z

方向的压力并没有进行控制。总的来说，这里采用的系综可以称之为NL，PxPvT

系综【454引。本部分工作采用的分子力场是1998年孙淮教授开发的针对凝聚态物

质模拟的COMPASS(49】力场，该力场也己被广泛应用到高分子模拟工作中[50-52】。

最后，模拟采用的边界条件为标准的周期性边界条件。
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(b)

图2．1(a)由50根长度为500个珏，P单体组成的初始模型；(b)整个模拟过程展示。初始

模型先在500K下松弛2 115，然后快速冷却到360 K，经过短暂松弛后，对体系进行速率为

k=109s-‘的单轴拉伸，拉伸共进行9 lls。

2．3参数定义

分子链的构象是由如图2．2(a)所示的沿链骨架上的二面角所决定的，且该

二面角可以用下面的公式进行计算：

矽：cos—l盟堕丛生堕 r2 1、

rl×r2 H r2×r3
r一7

这里的r是沿键方向的矢量。如图2．2(a)所示，一个二面角是与四个原子或者

说三根键相关。为方便统计，我们在计算链微构象的时候把每个二面角都指定到

第二个原子上。因此，下文提到的序列长度，如几个原子长度序列等，都表示该

序列包含几个二面角。基于图2．2(b)所示的二面角的分布情况，我们定义了三

种微构象：trans(T)，right gauche(G一)和left gauche(G+)。在此基础上，我们将连

续的TG TG TG’、TG+TG+TG+和1]TrTT定义为右3／1螺旋，左3／1螺旋和过度

伸直构象。如图2．2(c)所示，上述的三种构象都至少包含了6个主链原

子。对于其他的微构象序列如TGTG‘(短于6个原子)，TGTGTG+(同时包含

TG。和TG+)都被认为是无规构象(coil)。这里，螺旋结构具有着最低的能量，

而过度拉伸构象则处于最高能量状态。
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图2．2 (a)r1，r2和r3是沿着主链键方向的矢量，并且每个二面角9都是由这三个矢量

决定的；(b)P(fo)是二面角妒的分布，trans(T)，right gauche(G-)和left gauche(G+)是在该

分布基础上定义的三种微构象；(c)三种微构象按特定序列连续排布形成的三种构象：右螺

旋构象，左螺旋构象，过度伸直构象。

2．4模拟结果

图2．3是单轴拉伸过程中的模型快照，其中绿色代表coil构象，红色部分是

右螺旋构象，而蓝色部分则表示左螺旋构象。在应变为0时，体系中只能观察到

少量的螺旋状态链段。随着拉伸的进行，在达到4个应变前，螺旋含量一直随应

变连续的增加，这表明拉伸场的确可以促进螺旋的生成。此后，进一步的拉伸并

没有引起螺旋含量的明显增加。

、’

圈

图2．3体系处于几个代表性应变时的模拟快照。绿色，红色和蓝色部分分别代表右螺旋，

左螺旋和无规coil构象链段。

为了定量分析coil-helix转变，图2．4(a)展示了螺旋链段总数目心和平均
22
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长度厶。在整个拉伸过程中的变化。螺旋链段总数目随拉伸应变先增大，在3个

应变时到达峰值，然后开始一直减小。而螺旋平均长度在拉伸过程中近似线性增

加，从最初的4个monomer到接近6．5个monomer。这里的monomer表示一个

聚丙烯单体，相当于主链上两个碳原子。螺旋链段总数目和平均长度的不同变化

趋势表明长螺旋的生成方式可能主要是近邻短螺旋的合并(螺旋链段总数目的减

小)[31,53]，从热力学的角度出发，这也能降低coil构象和heli)【构象的界面数目，

减少界面能【271。coil—helix转变可以直接由链内能量巨。。所反映，图2．4(b)将链

内能量，螺旋态原子数目M和过度拉伸状态原子数目Ⅳ，三者的变化进行了对

比。在4．4个应变以下时，Ⅳ^有一个快速的增加，同时M也略有增加，表明有

大量的coil-helix转变发生，而伴随这一转变过程的则是链内能量巨。。的减小，

这表明coil-helix转变将使链处于一个更低的能量状态。但是此后随着M的增加

即过度拉伸构象快速生成，螺旋原子数目有一个微弱的减小，而链内能量却迅速

增加。这个现象表明过度拉伸将会诱导低能量的螺旋构象向高能量的过度拉伸态

extended coil构象转变，这也与早期理论预测及其他模拟结果相吻合【23，271。

(a) (b)

图2．4(a)螺旋总数目心(黑色)和螺旋平均长度厶，(红色)在整个拉伸过程中的变化；

(b)链内能量瓦响，螺旋态原子数目M和extendedcoil态原子数目M在拉伸过程中的变

化对比。三条曲线对应在4．4个应变左右发生转折。

为了直接观察在拉伸过程中不同构象是怎样演化的，图2．5展示了两条具有

代表性的分子链构象随应变的变化。这里，从蓝色到红色的颜色变化对应原子所

属螺旋的长度的增加，而深蓝色代表的是coil态原子，深红色代表extended coil

态的原子。图2．5中可以直接观察到很多传统的螺旋演化路径。图2．5(a1)，(a4)

和(a6)展示的是两个或多个近邻短螺旋是如何逐渐合并形成长螺旋的过程，反

映了螺旋的合并模型[531。为了考察短螺旋合并中螺旋手性的影响(左旋或右旋螺
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旋)，我们统计了短螺旋合并前的手性分布。图2．6是合并形成长螺旋的短螺旋

手性与长螺旋手性相同的比例。从图中可以看到在整个拉伸过程中，几乎所有的

短螺旋在合并形成长螺旋时都具有相同的手性。相反手性的短螺旋链段即使靠的

很近也不能进行合并，因为相反螺旋链段间存在着螺旋翻转位垒。此外，短螺旋

可能会忽然的产生或消逝(图2．5(a2)，(a3))，也有机会成长为更长的螺旋(图

2．5(a5))。过度拉伸下分子链段从helix到extended coil构象的转变也可以从图

2．5(a7)中观察到。图2．5(b)是另一条具有代表性的链构象演化图，从中可以

看到更明显的大拉伸比下，链构象从helix到extended coil转变的过程。在应变

超过4．4后，大量的螺旋破坏，然后逐渐生成extended coil构象链段。图2．5中

的快照揭示了长螺旋的生成主要有两种方式，一种是短螺旋的生长，而另一种则

是近邻短螺旋的合并。结合图2．4(a)和(b)，我们可以认为短螺旋的合并是长

螺旋生成的主要方式。螺旋的合并消耗了短螺旋，从而引起螺旋链段数目Ⅳ。。下

降(图2．4(a))。如图2．5(a)所示，大部分的长螺旋所包含的原子在形成长螺

旋之前都处于短螺旋状态，这也支持了合并是长螺旋形成的主要方式这一观点。

(a)

0 200 400 600 800 1000

Sa

(b)o

￡

图2．5(a)某条具有代表性的分子链的构象演化；包含螺旋合并，生长，消逝，hehX向extended

coil转变等快照；(b)另一条分子链构象演化，在过度拉伸下，大量螺旋先破坏然后逐渐转

变为extended coil构象。
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图2．6合并形成长螺旋的短螺旋与该长螺旋手性相同的比例随应变的变化。

除了构象演化的图像外，我们也尝试用定量的方式来统计长螺旋的原子来源，

这里我们主要考察合并和生长这两种方式。我们首先对合并和生长形成的长螺旋

进行定义，如图2．7(a)所示，对于从当前长度一半生长而来的长螺旋我们定义

为生长型长螺旋；而对于由众多短螺旋合并形成，且短螺旋原子数目总和在长螺

旋原子数目80％以上时，将该长螺旋定义为合并型长螺旋。基于上述带有主观性

但是又比较合理的定义，我们统计了大于9个monomer长度长螺旋的来源，结

果如图2．7(b)所示。可以看到，合并生成的长螺旋比例要更大一些，大约占据

了60％，这也进一步支持了我们的观点，即短螺旋的合并是长螺旋形成的主要机

制。

∽50percent、、i—l___-
l

l f

品Jc|-ll—
l“ -

(b)

o
-一
霸
k

80％

60％

40％

20％
2 4 6 8 10

￡

图2．7(a)生长形成长螺旋过程示意和合并生成长螺旋过程示意；(b)合并生成的长螺旋

和生长生成的长螺旋在9个l：nonomer长度以上长螺旋的占比。
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图2．8展示了以monomer衡量的不同长度的螺旋含量Ⅳ^。在整个拉伸过程

中的变化。在施加拉伸场之前，长度小于10个monomer的短螺旋在熔体中就已

存在，这也与实验观察所吻合[”l。在施加了拉伸场之后，短螺旋的数目立即开始

增加，并逐渐到达一个峰值，然后随着拉伸的进一步进行开始下降(图2．8(a))。

这里短螺旋数目的减少某种程度上也证实了合并是长螺旋形成的主要方式。短螺

旋数目峰值对应的应变点随着螺旋的长度增加而增加，并且对于长度大于8个

monomcr的螺旋在我们的研究应变范围内没有观察到数目峰值。对于长度大于

lO个monomer的长螺旋，其出现存在一个应变诱导期，即只有施加的应变达到

一定的程度，长螺旋才会形成，实验中也观察到了类似的现象【331，在流动场诱导

结晶实验中也存在着类似的应变诱导期现象【541。例如，长度为13个monomer的

长螺旋的出现就需要一个临界应变阂值1．2个应变。这些表明对于长度大于10

个monomer的长螺旋的生成主要是由外加拉伸场引起的，即拉伸诱导coil．helix

转变。长螺旋的数目增长较慢，并且在接近4．4个应变之后，处于一个平台，表

明过度拉伸并不能诱导螺旋的生成，相反会诱导发生helix—extended coil转变。

(b)

皇
上

Z

图2．8(a)长度为4，5，6，7，8个monomer的螺旋数目变化；(b)长度为9，10，11，

12和13个monomer的长螺旋数目变化。

图2．9同样也是不同长度的螺旋数目在整个拉伸过程中的变化，但与图2．8

不同的是这里的长度单位是原子数，而不是monomer。为了避免误解，我们使用

M。来表示以原子为单位的不同长度的螺旋的数目。与图2．8对比，我们最初的
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估计是长度为N个monomer的螺旋的数目应该等于长度为2N和2N+1个原子

的螺旋数目之和，并且长度为2N个原子的螺旋数目大于长度为2N+1个原子的

螺旋数目，因为按照常理来说短螺旋更易形成和存在。在施加拉伸场之前，与我

们通常的预测一致，较短的螺旋数目都大于较长的螺旋数目(见图2．9(a))。施

加拉伸场后，奇偶原子数长度的螺旋数目相对大小发生了变化。奇原子数长度的

螺旋数目逐渐超过了偶原子数长度的螺旋数目，即使后者比前者的原子数目要少，

这种现象我们称之为奇偶效应。例如，在3个应变以上时，长度为9个原子的螺

旋链段数目已经比相邻的长度为8个或者10个原子数的螺旋链段数目要多，从

图2．9(b)长螺旋的数目变化中也能观察到相同的现象。在最后9个应变时，长

度为17个原子数的螺旋链段甚至比12，14或者16个原子数的螺旋链段还多。很

明显的，在拉伸过程中奇原子数长度螺旋要比相邻的偶原子数长度螺旋更受欢迎。

(b)

图2．9(a，b)不同原子数长度的螺旋数目随应变的变化，为了更好的展示变化趋势，这里

的曲线都是原始数据点的平滑曲线。

2．4分析与讨论

上述的分子动力学模拟结果表明拉伸的确可以诱导长螺旋的形成，并且长螺

旋生成的主要机制是相邻的多个短螺旋的合并，同时过度拉伸会引起helix．

extended coil转变。这些结果都与实验观察和拉伸诱导coil-helix转变(CHT)理

论描述一致。接下来我们将在螺旋长度分布统计定量分析基础上，讨论它们的热

力学起源。

2．4．1外力对CHT的影响

如图2．8所示，施加拉伸场引起了螺旋含量的变化和静态熔体中不存在的长
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螺旋的生成。CHT是每个单体在发生转变时的势能降低Ah和平均的熵损失血

之间的竞争，可以用每个单体的自由能差(或者说化学势差)来表示矽=Ah-TAs

[25-27]。外力场通过改变△|Il和厶，从而降低转变的自由能差鲈=Ah—TAs来最终

加速螺旋的生成。

‘c’：：

暴
嚣

图2．10(a，b)不同应变下lnNhnl和n线性关系的拟合；(c)CHT的自由能差随着应变的

变化。

为了对helix和coil构象的自由能差进行估计，我们提出了两个合理的假设。

首先，我们假设helix和coil构象之间每个单体的平均自由能差在相同应变下保

持不变，即意味着在相同外界条件下每个monomer的平均自由能差不会随螺旋

长度的不同而不同。在此假设基础上，有n个monomer长的螺旋链段的总自由

能差可以表示为丝=n6f。我们需要指出这里提到的自由能差Ⅳ代表的是CHT

的整体难度，界面能业已包含在其中。另一个假设就是，不同长度螺旋链段的数

目遵循玻尔兹曼分布，意味着各长度螺旋的含量由该螺旋链段的能量所决定。因

此我们可以得到螺旋含量表达式M。(玎)=Ⅳ0 exp(一等)。在上述两个假设基础上，

我们可以得到螺旋含量随螺旋长度变化的表达式：

MM=Ⅳ0exp(一等) (2．2)，

式中k是玻尔兹曼常数，并且Ⅳ0也是一个常数。进一步的，可将上式转换为

A，

ln％(，z)=InNo+刀(一寿) (2．3)。

在式2．3的基础上，我们把不同应变下的螺旋链段数目对数关于螺旋长度n的线

性关系进行了拟合(图2．10(a，b))。从曲线拟合获得的斜率，我们可以得到不

同应变下对应的每个monomer的平均转换自由能差，图2．10(c)即为coil．helix

转变的自由能差随着拉伸应变的变化。其中v为正值表明模拟温度在coil-helix

转变温度之上。结果表明转变的自由能差Ⅳ随着应变的增加而减小。在4个应
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变前，矽的变化近似线性变化。4个应变之后，应变的进一步增大只带来了缈

微弱的减小，这与前面描述的过度拉伸相一致。根据单链拉伸诱导coil—helix转

变理论[25-27】并考虑由拉伸引起的链内势能变化，我们将coil．helix转变的自由能

差表示为：

Af=Afo+r蝇+幄 ㈣1。
=△‘+乃+△瓦们

这里觚是静态条件下自由能差，数值大概在O．87kT(此处及下文的符号k均表

示玻尔兹曼常数)。c，是缠结点之间的链段弹性能，代表着转变时构象熵的变化

[27，55-58]，可以从高斯链的熵弹性能推导得到。对于一根高斯链，可以根据三维空

间随机行走模型得到其链末端距分布(微观态分布)
——．．．．3．．．R．．．—"—

p
2L2N

尸(Ⅳ，R)=—(2二_j-cN—L2)3／2万IVL- (2·5)。

然后，我们可以得到链的弹性熵为

—．．．．3．．．R．．—2—

，’2L2N

S(R)=kinP(N，R)=kin—≠——一
(委万膨)3佗

更进一步的，

最后

3．k 1n_21rNL2 (2．0，)n— IZ．)
2 3

、
。

G(R)=一TS(R)

=一丁卜i3k‘瓦R)2+So]

：塑(导)z—TS02 、R

=凡(R)一砜

日(R)2丁3kT‘瓦R)2
在此基础上，得到转变时的构象熵变化

(2．7)

(2．8)。

一

1吣

：一

&彘≯弘一2弘一2
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17—3kT，屯、2 (2．9)。
1

97—2NO、no’

其中No=100是体系分子链的缠结链段长度【5 91，no=5．1 nlTl是缠结链段处于随机

无规态时的末端距【43】，而尺，。则是缠结链段在拉伸过程中的实际末端距。Helix和

coil态的能量差△巨。。代表着在拉伸过程中链内势能的改变，这一项我们可以根

据使用的分子力场进行计算。注意，到目前为止我们只考虑了链内能，所以后面

我们会进一步考虑基于链间相互作用的链间协同效应。图2．11(a)展示了C，，

‰和E 4-蝎。们随应变的变化。因为我们关注的是拉伸诱导coil—helix转变而
不是helix．extended coil转变，所以图2．11(a)各项能量的变化只考虑到4．4个

应变。在4．4个应变的时候Cf下降了0．074尼正而蝎。昀则减少了O．32 kT，几乎

是前者的的四倍。这个结果表明在拉伸诱导coil．helix转变过程中链内势能差的

改变起着很重要的作用，这与传统的拉伸诱导coil—helix转变理论是不相符的【25。

271，但主要也是因为早期的理论都只关注e，的影响而没有引入由于拉伸引起的

链内势能变化。图2．11(b)中的够。，是基于式2．4计算得到的不同应变下的转变

自由能差，而△以，则是从图2．10中拟合得到的不同应变下的转变自由能差。在

1．3个应变之前，公式计算的自由能差够。，和统计拟合得到的自由能差砜很接
近，表明拉伸诱导coil-helix转变的主要机制在于拉伸降低了coil和helix之间的

自由能差，不同与以往理论阐述的是，链内势能的改变△巨。。比链熵弹性的改变

只，贡献更大。
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(c)

图2．11(a)链coil态和helix态之间的熵弹性能吒，势能差△瓦订。，以及两者之和随应变

的变化；(b)基于式2．4计算得到自由能差馘。，和图2．10统计拟合得到的自由能差冁随
应变的变化对比；(c)coil态和helix态链间相互作用能差的随应变的变化；(d)左图是体系

在4．4个应变时的快照，其中红色部分为螺旋而蓝色部分则是coil态。而右图则是螺旋链段

簇及其放大图。

在应变大于I．3后，理论计算值馘。，与统计拟合结果矾，开始出现明显的偏
差，这表明随着长螺旋的出现上述的忽略链间相互作用的单链模型已经不能很好

的描述coil．helix转变了。这里我们需要指出，图2．8(b)显示长螺旋在静态熔

体中是不存在，也是在1．3个应变附近开始出现。为了考察更多可能的长螺旋生

成驱动力，我们对helix和coil态的链间相互作用差进行了估算，具体的计算方

式与上述的链内势能相似。首先基于螺旋链段的定义，从体系中找出所有的螺旋

态原子，然后可以用MATLAB程序计算这些螺旋原子的链内能和链间能，而计

算使用的MATLAB程序则是我们基于模拟采用的COMPASS力场编写的。图

2．12(a)和(b)分别是helix态和coil态的平均链内能和链间能。最后得到如图

2．12(c)和(d)所示的heli)【态和coil态之间链内能差和链间能差。Helix和coil

态链间能差AE,。眦在1．3个应变左右存在一个突变。在1．3个应变之前蛆眦，保
持不变，但是随着应变的进一步增大，A巨。。近似成线性下降。很明显，在I．3个
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应变之前主要是短螺旋的生成，此时链间相互作用相关的链间能差蛆岫基本没
有变化，表明在短螺旋的生成时是不需要链间相互作用参与的，即短螺旋的生成

主要是链内相互作用，可以用单链的拉伸诱导coil．helix转变模型解释，图2．1l

(b)也证明了这一点。进一步的，长螺旋生成起始应变(图2．8(b))、鲵，和
△以，开始出现区别对应应变(图2．11(b))、以及helix和coil态链间能差A巨m，

突变应变，三者如此的一致，很大程度上表明长螺旋的生成和生长不仅仅需要链

内相互作用也存在着链间协同相互作用。图2．11(d)左子图是体系在4．4个应变

时的快照，其中红色和蓝色部分分别代表helix和coil态部分，很明显已经存在

螺旋的聚集簇。右子图则是螺旋簇的放大图，可以看到螺旋间平行排列，这可能

就是1．3个应变之后链间能差蛆。。下降的原因，可见螺旋间的协同作用确实可
以促进长螺旋的生成。基于上面的分析，我们可以得到结论：拉伸诱导coil．helix

转变对于短螺旋来说主要依赖于降低链熵弹性能疋，和链内势能差△巨。曲，其中

后者起主导作用；与此同时长螺旋的生成则是链内构象和链间取向有序的协同作

用，这也与早期实验和模拟观察相吻合【33，35,56，60，611。

图2．12(a’b)helix态和coil态的平均链内能巨咖和链间能瓯t。；(c，d)helix态和coil

态之间链内能差蝎腑。和链间能差蝎m。。
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2．4．2拉伸诱导奇偶效应起因

为了讨论方便，我们用H。dd和H。ven来分别表示有着奇数个原子长度的螺旋

和有着偶数个原子长度的螺旋。如图2．9所示，在拉伸过程中Hodd含量会逐渐超

过相邻的Hev。n含量，这暗示着H0dd相比于Hm。可能有更低的自由能。对于nodd

TGT(汀GT和具有相同原子数但是添加了一个随机构象的H。。∞TG'TGTG'G，我

们发现Hodd要比相邻的H州。n(添加随机构象，保证原子数相同)长。图2．13就

是基于Materials Studio软件建立的模型，可见前者比后者要长0．16 nlrl。

(a)

(b

TG—TG—TG—T Length=1 0．290

(c)

TG—TG—TG—G—Length=8．661

TG—TG—TG—G+Length=8．66 1
J

图2．13(a)构象为奇原子数长度的螺旋模型TG—TG—TGT；(b，c)构象为相邻的偶原子

数螺旋加一个随机构象原子模型TG。TG’TG。G±。

在拉伸场的特殊条件下，空间长度更长的H。dd可能更受欢迎。对于包含着

m个原子的聚合物链段，假设其中有朋。原子处于螺旋状态，那么根据Buhot和
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Halperint26，27】的理论，其自由能表达式可以写为：Fch=mhAfa+鼍掣 (2．10)

这里，蜕是每个原子发生coil—helix转变时的自由能差，而五则是链段末端距的
拉伸比。R=0．036x]-m是长为m个原子的高斯链末端距[431，厶(％)是有m。个原

子数的螺旋长度。对于式2．10，第一部分是螺旋部分的转变自由能，第二部分则

是剩余的(，，z—m。)个coil态原子组成的链段熵弹性能。当前的模拟体系中共

50000个主链碳原子，其中总共约有2200个螺旋链段。因此每个螺旋链段和coil

态链段组成的二嵌段长度m平均约为22(50000／2200)个原子。在这个小研究

尺度上，coil态链段的熵弹性能相比于大尺度的如缠结链段尺度的熵弹性能要重

要的多。从图2．10(c)可以得到在0应变时的转变的单位monomer自由能差为

鲲=O．87kT，进而得到应变为0时单位原子转变自由能差afa=0．435kT。考虑
到链内势能差蝎咖(图2．11(a))随应变的变化，蜕也将随应变增大而减小。
在应变为1，2，3时对应的值分别为0．366kL0．321kT和0．297kT。而螺旋空间长度

可以由下式获取：

对于H0dd

厶(％)=O．108mh (2．11)，

对于H。。∞

厶(mh)=0．108(m^+1)一0．16 (2．12)，

其中，0．108 nlTl是两个相邻螺旋原子之间的平均距离，而0．16 nrn则是有m。个

原子的奇数螺旋与有m。一1个原子的偶数螺旋加一个随机构象原子链段长度差

异。即对于m。(奇数)个原子长度链段，全是螺旋的链段比m。一1个原子是螺旋

的链段要长0．16nln。这些数值都可以从图2．13上获得。基于上面的参数，可以

计算得到拥有不同螺旋原子数的链段总自由能。图2．14则分别展示了应变为

0，l，2，3时对应的链段总自由能随链段螺旋原子数的变化。其中黑色的是基于上述

公式计算结果，而蓝色的则是通过统计不同原子数长度螺旋链段数目分布得到的

自由能差，这里我们主要是假设该分布遵循玻尔兹曼分布公式：

‰=-kTln丽P(mh) (2．13)

其中瓦船与2．4．1节中的衄=n4f有着相似的含义。图2．14中的两条曲线比较
接近，奇偶效应发生在2个应变之后，理论计算和统计计算得到的链段总自由能

都随着原子数的增加而呈阶梯状增加。因此，我们认为这种奇偶效应主要是因为

奇数螺旋和偶数螺旋长度不同导致链整体的自由能存在差异，这一点随着应变的

增加迅速增强。
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图2．14应变为0，1，2，3时理论计算(黑色)得到的链段总自由能瓦和统计计算得到

的链段总自由能‰随含有的螺旋原子数目变化。

2．4．3螺旋的链间分析

在2．4．1节讨论中，我们提到了不同于短螺旋的生成只是链内作用的结果，

长螺旋的出现还需要链间相互作用的协同。文献报导密度波动可能是结晶成核的

一种重要前提【62】，为了考察实验上观察到的密度波动是否是由长螺旋引起的，我

们通过引入泰森多面体来计算螺旋和非螺旋原子所占空间体积。泰森多面体又称

Voronoi刚631，是俄国数学家沃罗诺伊采用笛卡尔凸域分割空间的思想，建立的

空间分割算法，在晶体学，气象学等领域有广泛的应用。我们对体系进行Voronoi

分割，得到每个原子的Voronoi体积，进一步的根据原子的质量，计算体系中每

个原子的密度。为了考察螺旋的生成是否会影响局部的密度，我们分别考察了螺

旋原子和非螺旋原子的密度，并将两者的平均结果进行了对比展示，图2．15即

是两者密度和体系整体密度随拉伸应变的变化图。如图所示，在整个拉伸过程中，

螺旋原子的密度显著大于coil原子的密度，表明螺旋原子相比coil原子有着更紧

密的排布，螺旋链段整体密度是要大于无规coil链段密度，在此基础上螺旋链段

的取向有序排列和聚集成簇很可能会进一步的加大螺旋链段聚集簇和无规coil
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区域的密度差，形成体系的高低密度分布，为进一步的结晶成核提供可能，这与

Olmsted等提出的链内构象有序和密度耦合可诱导产生液一液相分离理论也是比

较接近【64】。

／‘、

n
<

∈
o

、、
功

、-一，

>，
兰

‘，，

C
①
刁

strain

图2．15体系平均密度、螺旋原子密度和coil原子密度随应变变化。

在流动场诱导结晶过程中，螺旋构象链段的聚集成簇是一个重要过程。为研

究左右旋螺旋是否存在这种手性相关关系，我们定义了如下的相关函数L：

L：上争苎兰兰』兰篓 (2．14、
1

M怎(咯／％)6
、 7

s代表手性，左旋为1，右旋为一l，N为对应的螺旋链段的原子数目，％为两个螺

旋链段之间的距离，％为0．5 nlil用来约化量纲，使相关函数为无量纲参数。对某

一螺旋链段来说，如果其附近有相同手性螺旋链段，则相关函数为正值，且两者

越接近值越大，手性相反则为负值，因此对所有螺旋链段的相关函数值平均后就

可以作为螺旋间手性相关性的一种表示。图2．16方形(蓝色)数据点即为螺旋间

平均相关系数随应变的变化，如图所示在整个拉伸过程中螺旋间平均相关系数都

为负值，表明螺旋手性相关上，异性相关更为强烈。为排除部分异性螺旋距离过

近从而主导了相关函数的值，我们统计了相关函数为负值的螺旋链段总数目与相

关函数为正值的螺旋链段数目之比，如图2．16圆形(红色)数据点所示，该比值

也是异性相关更占优势。综上我们可以认为螺旋链段之间是存在螺旋手性相关关

系的，且异性相关关系更强烈。
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图2．16平均相关函数(方形)和相关函数为负值的螺旋链段总数目与相关函数为正值的螺

旋链段数目之比(圆形)随应变的变化。

2．5小结

我们的分子动力学模拟结果显示拉伸确实可以诱导等规聚丙烯coil．helix转

变并促进生成静态熔体中不存在的长螺旋，但是过度拉伸会破坏构象有序，引起

helix—extendedcoil转变。在模拟中，同时观察到了螺旋的合并和生长，其中螺旋

的合并是长螺旋生成的主要方式。基于数学统计和拟合方法，我们发现外力能通

过降低转变的自由能差来诱导coil．helix转变并促进构象有序。在小应变时(小

于1．3个应变)，单链模型就已经能很好的描述短螺旋的含量变化，其中起主要

作用的是拉伸引起的链内势能改变，而不是传统理论描述的熵弹性能。在大应变

时单链模型已经不足以描述长螺旋的生成，长螺旋的生成需要链内构象有序和链

间取向有序的协同作用。此外，统计结果表明在拉伸过程中奇原子数长的螺旋含

量会逐渐超过偶原子数长的螺旋，这可以由拉伸场下空间长度更长的奇原子数螺

旋总链段自由能更低来解释。在进行螺旋链间相互作用分析时，我们统计发现螺

旋链段的密度是要大于coil链段区域密度，这可能是流动场诱导结晶中密度波动

的一个来源；此外，螺旋链段手性相关分析表明螺旋链段间存在一定的异性手性

相关。
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3．1引言

第3章取向半晶聚合物力学性能研究

高分子在成型加工中不可避免的存在着流动场，而这带来的最直接结果之一

就是高分子成型产品中存在着不同结构和不同尺度的取向。这些取向将大大影响

产品实际使用时的性能。例如，近些年发展很快的光学薄膜的一种思路就是基于

在高分子加工过程中引入适当的流动场，促使聚合物某种结构取向，从而获得具

有特定光学偏振方向的光学膜【卜4】。此外，高分子聚合物取向带来的另一项关键

性性能差异就是力学性能的差异。一般来说在高分子聚合物取向方向上，其模量

能有数量级上的提升，这很大程度上弥补了高分子韧性有余、刚性不足的缺陷。

除模量外，聚合物的取向也能提高产品的屈服强度和断裂强度，扩大了聚合物材

料的适用范围。从上世纪五十年代开始，就有人通过制造分子链取向聚合物，生

产高强度聚合物材料。此后，Porter等人通过诱导聚乙烯结晶和取向，成功得到

在取向方向上有近似钢铁模量的高强度聚乙烯【51。随着高分子行业的发展，基于

取向自增强的加工方式发展迅速，并开发出多种产品[6-9】。

对于如何获得取向半晶聚合物，目前来说主流的诱导取向方法有挤出、往复

剪切、压制成型、roll．casting和Zone annealing等。对于热塑性塑料来说，挤出

是最常见的一种加工方式。Keller率先利用这种加工方式来取向高分子聚合物，

并且这方面研究的主要贡献也是来自于Keller及其同事【10】。往复剪切是Skoulios

等人提出的一种用来取向高分子聚合物的技术【ll，12】。装置包含两个平行板，之间

的距离可调，在使用时两个平行板进行剪切诱导聚合物取向。和挤出一样，压制

成型则是一种常见的取向方式，但是学界对其取向机制了解相对较少。其典型的

流程是这样的，先将聚合物进行加热融化，然后再压制到一个预定厚度。这种方

式由于流场是平面流场，最后的聚合物也是在平面上随机取向【13】。Roll．casting是

Albalak等人采用的一种生产取向半晶聚合物的技术，其使聚合物均匀溶液中的

溶剂缓慢蒸发，同时施加周期性流场以产生具有取向形态的膜[14-161。Zone

annealing方法通过对样品施加一个陡峭梯度的温度场使晶体在生长时进行取向

生长从而诱导产生取向晶体。这种方法的一个优势就是诱导生成的晶体取向很大

程度上由温度场的梯度决定，便于进行取向控制【17】。

如上所言在高分子成型产品中聚合物的取向是多尺度，多结构的，相关的研

究虽然较有难度，但具有很高的科学意义和工业应用价值。Hine等人研究了聚苯

乙烯不同尺度的取向和松弛对其力学行为的影响【18】。实验设计很巧妙，利用各尺
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度的松弛时间差异，通过控制松弛时间进而保留不同层次的分子链取向，来研究

不同尺度的取向对体系各种性能的影响。此外，对于聚合物复合材料，其中的聚

合物取向也对材料的性能有着很大的影响，如Zeng等人就研究了PA-A1-PP复合

材料中PP的取向对材料力学性能等的影响【19]。

本章中首先将介绍我们基于有限条件无规随机行走建立聚合物熔体模型的

过程；然后讲述我们对于等规聚丙烯分子力场的粗粒化工作；最后详细讨论基于

粗粒化分子动力学模拟的取向半晶聚合物力学性能研究。

对于分子动力学模拟来说，初始模型的建立是模拟工作的第一步。第二章中，

我们的等规聚丙烯初始模型是采用Materials Studio软件中的Amorphous Cell模

块建立的。作为一款商业化软件，该软件的建模能力毋庸置疑，但是也有一些缺

陷。首先，MS只能用于建立全原子模型，对于粗粒化模型无能为力；其次，其

创建的模型大小有限，对于太大的模型，比如百万原子量级软件则会崩溃。为了

更好的进行一些粗粒化模拟工作和大体系模拟，我们基于MATLAB程序采用有

限条件的无规行走思想建立了所需的聚合物熔体模型。

回

溯
到
初
始

各链初 均匀分布或
随机分布

键长键角固定
+

辕机方向

：而角

图3．1聚合物熔体模型建立过程和固定键长键角随机二面角确定原子位置方式。

在MS软件中，AmorphousCell模块建立聚合物模型的最终目标是建立一个

均匀、无序、原子间距离合适，并且键长键角等拓扑结构合理的初始模型。在建

模过程中，分子链是通过类似生长的方式从最初的空盒子里生长逐渐充满整个盒
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子空间。在这个过程中，为了确定下一个原子的空间位置，需要先给出若干个候

选位置，再基于所选择的分子力场计算各位置的势能，再根据玻尔兹曼分布确定

各候选位置出现的几率，最后通过随机数和各位置出现几率确定下一个原子的位

置。我们的建模程序也是大致的思想，以PE为例具体的步骤如下：

1)设置好所需模型的分子链数目、链长、模型的密度以及盒子的形状等参数。

2)在空盒子中随机放置所有链初始原子。

3)接着固定键长、随机方向放置链的第二个原子。这里由于我们的模型盒子都

是采用周期性边界，我们还需要记录原子的周期性坐标，即根据周期性边界

条件将原子的实空间坐标转换为对应的盒子内的空间坐标，同时为了保证原

子间的适当距离，我们还需要对新添加的原子进行自回避判定。如果两个原

子相距过近，我们将重新随机获取后来原子位置。

4)对于第三个原子，先固定键角键长，然后确定36个候选方位角(360度均分)，

基于采用的分子力场计算每个候选位置的能量，依据玻尔兹曼分布确定各候

选位置的概率，在各候选位置概率基础上，获取随机数最终确定原子的位置，

同样的也在此过程中进行自回避判定和周期性坐标记录。

5)重复步骤4)放置接下来的原子，但是由于在大模型建立过程中容易出现无

规行走进入死路导致程序陷入死循环。为了避免这种情况，我们添加并实施

了一个无规自行走的回朔设定。在进行下一个原子放置时，如果因自回避判

定而被连续否决500次，表明在当前原子附近已经找不到合适的位置放置下

一个原子。此时程序将舍弃已经确定的当前原子位置，并将该位置放入缺陷

记录列表中，回溯到上一步重新进行当前原子位置的确定。即在链自行走过

程中如果陷入死路，则允许链往前回溯，选择新的行走方向。

6)最后对所有链原子添加如键，键角，二面角等拓扑结构关系，并调整格式输

出lammps软件可识别的模型文件。

图3．2左图为我们建立的PE熔体模型，右图为MS建立的PE熔体模型，在经过充分的高

温松弛后，两者的均方回转半径很接近。
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3．2建立粗粒化分子力场

如果说初始模型是模拟工作的第一步，那么合适的分子力场选择则是模拟工

作成败的关键。分子动力学模拟的理论基础之一就是玻恩一奥本海默近似，忽略

电子运动，将原子近似为一个球形粒子，从而相比于量子计算，计算规模提升了

几个数量级，但是这仍然不够。为了模拟更大规模更长时间的体系，原子间相对

不重要的某些运动被进一步忽略，先是忽略碳氢键的振动和氢原子的运动，将整

个CH。近似为一个粒子，更进一步的忽略整个高分子单体内部运动，将整个高分

子单体近似为一个粒子，这就是目前应用广泛的粗粒化分子力场。相比于全原子

力场，粗粒化力场一方面直接提高了模拟的空间尺度规模，另一方面由于内部的

高速运动如碳氢键的振动被忽略，模拟的基本时间步可以大大提高，从而间接提

高了模拟的时间尺度规模，即采用粗粒化分子力场可以模拟更大规模更长时间的

体系。但是相对的就是粗粒化力场一般都是针对特定体系建立的分子力场，不具

有体系迁移性。为了更好的研究取向半晶聚合物的力学性能，我们进行了等规聚

丙烯体系的粗粒化工作。

目前来说有三种主流的粗粒化方法。第一种是玻尔兹曼反转法，首先在一个

精细的全原子力场基础上进行全原子模拟，获得各原子的位置，然后将各原子团

按照规则进行近似成球体粒子，进而获得各拓扑结构如键长键角二面角等和非键

原子间距离分布，最后基于玻尔兹曼分布获取各项的势能分布：

U(g)=一k TlnP(q) (3．1)。

这种方法优点很明显即简单，但是缺点是要求各自由度之间相互独立没有依赖关

系。第二种方法是基于玻尔兹曼反转法的迭代方法。每次在前面势能的基础上进

行修正，修正项为

坝∥+1=Ⅶ[7target__‰=kTln畿 (3．2)。

迭代法的优势就是更精确，但是多次迭代带来的是计算量的大大提高。第三种方

法则是从力的角度出发的力匹配法，即保证粗粒化粒子间受力和全原子团间受力

相同，

M N 2

z2=∑∑I矽一铲l (3．3)。

这种方法适用于多种粗粒化粒子模型，但是方法复杂。在有了势能函数的具体分

布后，还需要将其写入力场中，在这个过程中常用的是选择一种恰当的函数式对

势能函数进行拟合，另一种则是直接采用断点的方式，即势表法，将势能函数分
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布制成表格形式，这种势表法可以用来描述部分很难用简单解析表达式描述的势

能函数，在某些情况下效果显著，lammps模拟软件支持这种势表势函数。

我们采用的是玻尔兹曼反转法来进行等规聚丙烯的粗粒化。我们先基于

COMPASS分子力场优化了一个全原子等规聚丙烯熔体模型。然后将每个聚丙烯

单体粗粒化为单个粒子，这里我们选取每个单体的重心作为粗粒化粒子的坐标。

在此基础上，可以得到粗粒化粒子间的链间径向分布函数只、键长分布函数只、

键角分布函数只和二面角分布函数￡，接着利用玻尔兹曼公式得到相应的势能

分布，

u砂=一kTt．[g(，．)]

U洲=一kTln[P6(O]

U础=-kT ln[P。(O)／sin(O)]

U椭幽，=一kT ln[P,(y)】

(3．4)，

(3．5)，

(3．6)，

(3．7)。

针对势能函数的分布，我们选择了如图3．3所示的函数表达式进行了拟合，图中

蓝线是势能函数分布，而红线为拟合结果。

(pair) (bond)‘

u川地咿2一(≯ u。=碘～桴蝎p训3+K4(㈠)4

(dihedraI)

小j’
U。=邑(口一玩)2+墨(口一鼠)3+K4(0一统)4 Ud=∑4，cos”1(y)

n=1，5

图3．3粗粒化粒子势能函数分布(蓝线)和函数拟合结果(红线)，U￡～、U6、Un和Ud

分别为非键项、键长项、键角项和二面角项势能函数表达式。
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图3．4(a．d)为等规聚丙烯粗粒化力场和COMPASS全原子力场在非键项、键长、键角和

二面角项的分布对比。

基于该粗粒化分子力场，我们进行了相应的粗粒化分子模拟，在500 K温度

下将之与COMPASS全原子力场模拟结果进行比较。粗粒化体系的密度为0．68

g／cm3，与全原子力场的0．71较接近。同时我们也对拓扑结构各项的分布进行

了对比。如图3．4所示，全原子力场和粗粒化力场的键长项和二面角项比较接近，

而非键pair项和键角项趋势相同，但是峰值存在较大差距。从图3．3可以看到键

角项的误差主要是来自于势能函数拟合的误差，而非键项的误差可能来自于粒子

间的多体相互作用。基于误差的分析，我们摈弃了键角项的函数表达式拟合，转

而选择用势表方式描述键角项，下面是拟合得到的势函数参数。首先是pair项，

U¨=4占[(兰)12一(兰)6] (3．8)；
r ，．

占=0．245Kcal 仃=0．485nm

对于键长项，

Ub=K2(，．一r0)2+墨(r-to)3+墨(r-to)4

ro=0．295nm K=22．567，23．904，20．855(Kca／／t001)

键角项则是由表格形式的势表表示；最后的二面角项为

Ud=∑a．cos”1(沙)
n=l，5

A=1．3000，0．0903，1．3226，-0．1785，一0．1913(Kcal／m01)

4R

(3．9)；

(3．10)。
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同样的，我们将基于新粗粒化力场的模拟结果与全原子模拟结果进行了对比。图

3．5即为非键pair项、键长项、键角项和二面角项分布的对比。可以看到粗粒化

力场模拟结果的拓扑结构与全原子力场模拟结果很接近，特别是二面角分布几乎

完全一致。更进一步的，我们还比较了两者的密度随温度的变化。如图3．6(a)

所示，粗粒化力场和全原子力场的密度在温度为360．500K之间时最大误差只有

0．4％。而对于链的整体形态结构，我们统计了粗粒化力场模拟过程中的链均方回

转半径和均方末端距。图3．6(b)即为链均方回转半径随松弛时间的变化，其值

与理论计算得到的值29．3 A相差无几。与此同时图3．6(c)为链均方末端距与链

均方回转半径之比，随着松弛时间的增加，比值基本在理论描述的6左右。可见

基于玻尔兹曼反转法和势表函数的引入能建立一个较准确的等规聚丙烯粗粒化

力场。

c)

要
童
篆
萏

2．0 2．2 2．4 2．6 2．8 3．0 3．2 3．4

b(angstrom)

图3．5(a-d)为等规聚丙烯粗粒化力场和COMPASS全原子力场在非键项、键长、键角和

二面角项的分布对比。
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图3．6(a)等规聚丙烯全原子力场体系密度和粗粒化力场密度随温度的变化。(b)粗粒化

力场松弛模拟过程中均方回转半径的变化。(c)粗粒化力场松弛模拟过程中均方末端距和均

方回转半径比值随时间的变化。

3．4取向PVA半晶聚合物力学研究

3．4．1模拟力场和模型

尽管我们建立了一个看起来似乎还不错的等规聚丙烯粗粒化力场，但是很遗

憾的是不知是力场的原因还是等规聚丙烯本身的性质，这个粗粒化力场和原本的

全原子力场一样难以结晶，这就意味着我们无法使用这个力场来研究取向半晶聚

合物的力学性能。万幸，我们在Meyer等人的工作中，找到了一个比较理想的

PVA(聚乙烯醇)粗粒化力场，称之为CG—PVA[2们。CG．PVA力场是Meyer和

Miiller-Plathe采用系统性粗粒化方法针对PVA建立的一个粗粒化力场【21‘251。在

这个CG．PVA模型中，每个粗粒化粒子都代表一个PVA单体单元，而每个粒子

都是由一个简谐振动的弹簧键所相连，更进一步的通过相邻的三个粒子间的弯曲

键角来保留了PVA主链的键角和二面角信息。为了简化模型，加快模拟计算速

度，CG．PVA模型非键pair项采用的是常见的LJ96势

‰(，-)=s((生)9一(生)6) (3．11)，

而键长项则是最简单的简谐振动

1 ．

％删(，-)=去‰删(r—bo)2 (3．12)，

最后的键角项采用的是上节提到的势表法表示，具体的势场参数可以查阅上述参

考文献。除了计算速度快的特点，CG．PVA力场特别符合我们需求的是容易结晶，

且晶体衍射峰位与实验数据相吻合，保证了晶体模型的正确性。此外，模型热力

学性质正确性也得到了验证。综上所述，CG．PVA是一个用来研究取向半晶聚合

物力学性能的理想粗粒化力场。

初始模型则是利用3．2节描述的MATLAB程序创建的，包含500根长度为
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1000个PVA单体的粗粒化分子链，等价于全原子体系的350万原子。在T=I(约

化温度)高温下松弛，直到体系均方回转半径不再变化，此时体系处于均匀熔体

状态。接下来将基于该熔体模型进行取向半晶聚合物力学性能研究。

3．4．2剪切场诱导生成取向半晶聚合物

这里我们采用的是施加剪切场的方式诱导生成取向半晶聚合物。首先将优化

松弛结束的熔体模型在温度T=I．0下沿X方向施加应变速率为10-6f。1的剪切场，

在剪切相应个应变后，对体系迅速降温至T=0．8(结晶温度在0．82附近)，然后等

温结晶107步，生成沿X方向取向的半晶聚合物。图3．7即为生成取向的PVA半

晶聚合物过程。

y

图3．7剪切诱导生成取向半晶聚合物过程。

如图3．8(a)我们计算了等温结晶后的体系的静态结构因子，其峰位置与文献

报道基本一致(图3．8(b))【20】，表明体系在等温结晶后的确生成了晶体，体系

处于半晶聚合物状态。

(a) (b)

q

图3．8(a)等温结晶体系静态结构因子；(b)文献中的CG—PVA晶体静态结构因子。
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对于晶体的定义，我们尝试了两种定义。第一种是常见的相互取向的伸直链

段簇定义。首先根据键角大小寻找出所有的伸直链段，进一步的对于某根伸直链

段，如果其周围存在一定数量的和其取向相同的伸直链段，则定义该链段和周围

取向伸直链段组成的局部结构为晶体。很明显这种晶体定义优点是简单，但是在

之后的拉伸过程中发现这种定义对于拉伸不够敏感，典型的例子就是在拉伸过程

中如果一块晶体分裂成两部分，且两部分分别向两个方向滑动，很明显这时候这

块晶体已经遭到破坏，但是在上述这种取向伸直链晶体定义中，仍然是晶体。因

此我们摈弃了这种定义方式，选择了第二种Centrosymmetry parameter晶体定义

方式[261。这种晶体定义方式主要思想是基于部分晶体中原子的中心对称，计算每

个原子周边原子的中心对称值(如图3．9(a)所示)，根据中心对称值的大小判

定该原子是否是晶体原子。中心对称值越小，表明该原子是晶体的可能性越大，

反之，则原子处于熔体状态的概率大。一般来说，在判定晶体时需要设置一个中

心对称值的晶体阈值，小于该值即可判定为晶体，在我们的CG．PVA体系中，通

过多次测试最终确定的阈值为0．75。图3．9(b)左右两图为等温结晶后未拉伸时

和拉伸条件下计算得到各原子中心对称值图，颜色越深，该值越小，可以看到深

蓝色的区域基本都是有序的晶体区域。

图3．9(a)Centrosymmetryparameter的计算方式，对于CG—PVA体系选择的N值为20；(b)

等温结晶后未拉伸时和拉伸时体系中原子的中心对称值分布。

3．4．3取向半晶聚合物应力．应变响应

对于剪切诱导生成的取向半晶聚合物，我们首先分别沿着取向方向和垂直取

向方向进行拉伸测试。图3．10(a)为取向方向(x)和垂直取向方向(y，z)的
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力学曲线，可以看到力学曲线相差明显，x方向的屈服应变远大于另外两个方向，

但是模量方面区别不大。为了进一步的研究取向对力学性能的影响，我们通过控

制施加的剪切应变数诱导生成了不同取向程度的半晶聚合物，然后再对不同取向

度的半晶聚合物沿取向方向进行拉伸，考察各体系的力学曲线，图3．10(b)即

为不同初始剪切应变下的体系拉伸曲线汇总。从整体上来看，随着初始剪切应变

的增加，体系的屈服应变逐渐增加，且初始模量也有所增长，但是在初始应变达

到一定数值后，屈服应变和初始模量的变化都较小。

(a)14
12

lO

8

D
6

4

’

0

图3．10(a)沿xyz三个方向的应力．应变曲线；(b)在不同预剪切应变下，沿拉伸方向X方

向的应力．应变曲线汇总。

3．4．4结果分析与讨论

为了更定量的分析初始剪切应变对取向，以及进一步的力学性能的影响，我

们基于力学曲线计算了在0，1，2，3个拉伸应变时各体系的模量和应力，对于

各应变时刻的体系结晶度、晶体取向度和无定形链段末端距都进行了统计，结果

如图3．11所示。在初始未拉伸时(图3．11(a))，各体系的晶体取向、无定形链

段末端距和模量都随初始剪切应变而增大，而结晶度则先有一个微弱的下降，随

后迅速增加，其中模量和晶体取向度变化趋势接近，两者随着初始剪切应变先迅

速增加，然后趋于不变最后甚至有所下降，因此一个猜测就是初始模量变化可能

主要由晶体的取向变化决定。在拉伸过程中的1，2，3，4个应变时(图3．11(b．

d))，体系的结晶度、晶体取向、无定形链段末端距、应力都随着初始剪切应变

先增加然后趋于平台区，只有各应变时瞬时模量表现为先增加后迅速减小的趋势。

53

万方数据



第3章取向半晶聚合物力学性能研究

(c)

o^95

O．90

O。8S

O．鼬

0．6

0．5

0．4

O 5． 10 15 20
ongm shear s灯砌n

O 5 10 15 20

ofi窖inIl妯髓矾rain

似0

&{旬

¨5

乱柏

吐，

O．34

O．32

O．30

O．28

O．26

0．24

L0

nS

n0

m．5

0．9

3

0．8

2

0．7
1

0
0．6

o’55

o．50

0_45

0．40

n35
0 5 10 15 20

oris向al shear s缸ain

0 5 10 15 20

ori窑mal sh比sUram

图3．11拉伸过程中应变为0，1，2，3时体系的结晶度()(c)，晶体取向度(Pc)，无定形链

段末端距(ErⅡ’m)，模量(M)和应力(6)随初始应变的变化。

(c)

0．4

Oj

40

雹 l 2 3 4

s“m

O l 2 3 4

strain

(b)
0

0

O 3

O l 2 3 4

strain

O l 2 3 4

Strain

O

图3．12初始剪切应变为0，5，8，12的体系拉伸过程结晶度()(c)，晶体取向度(Pc)，总

体取向度(Pa)以及对应应力(o)曲线。

●讣●●讣●，讣●●外●d

王

L

L

n

c；●里r●dr●-尊1rJq●●身L

{

4

3

3

2

O

O

O

O

n

“

铊

∞

强

mr●．●p●．．．n

崛

，

O

5

O

O

O

m●，●●鲍●●●●m●；●IⅥ，dlJ]，斟●甜●封●_霁．_d

O

0

O

O

n

6

5

4，●●LⅣI●D●．●．D

¨

好

如

0

O

O

2

4

6

2

O

4

3

2

l

O

O

∞

弱

∞

茁

∞

”

m

¨

：宝

¨

∞

∞

0

l

6

4

j

O

2

，

0

O

O

O

0

O

5

4

，

2

l

O

¨

¨

¨

”

¨

”

万方数据



第3章取向半晶聚合物力学性能研究

在时间尺度方向上我们也统计了各体系在拉伸过程中的结晶度，晶体取向和

总体取向的变化，图3．12选取了具有代表性的几个体系。在拉伸过程中，晶体取

向先上升然后趋于一个近似不变的平台，而在拐点处则对应着力学曲线的一个转

折，表明在拉伸前期晶体的旋转是一个重要的承力点。此外，结晶度的变化则是

先迅速下降，到晶体取向处于平台后开始逐渐缓慢上升。这里我们的理解是在拉

伸过程中，前期由于晶体取向不一，伴随着晶体旋转的是晶体的破坏，而拉伸同

样能诱导链段取向并进一步生成晶体，在前期主要以晶体破坏为主，因此总结晶

度表现为下降，随着晶体与拉伸方向取向一致，晶体拉伸破坏减小，同时高取向

的无定形链段以及之前破坏的晶体链段更易结晶，从而使晶体的生成占据主导地

位，表现为晶体取向度趋平时，结晶度的逐渐上升。在拉伸前期，晶体的旋转和

破坏是一个重要应力来源。图3．13是拉伸过程中晶体部分变化视频截图，可以

看到随着拉伸的进行晶体发生旋转，沿拉伸方向取向，这些过程也主要是发生在

拉伸前期。与此同时，基于视频追踪，我们也考察了晶体在拉伸过程中的熔融，

和熔体在拉伸过程中的结晶。图3．14则是晶体随着拉伸的进行，从表层开始逐

步破坏的过程截图。其中，绿色部分为晶体原子，而红色部分为熔体原子，随着

拉伸的进行晶体一部分向拉伸方向取向，另一部分则由于拉伸遭到破坏。相对的

图3．15则是熔体部分随着拉伸的进行，逐渐结晶的过程截图。蓝色的熔体部分

随着拉伸的进行先沿拉伸方向取向，然后逐步开始结晶。图3．13，3．14和3．15这

些拉伸过程快照表明在取向半晶聚合物拉伸过程中，存在着早期的晶体旋转，破

坏和无定形部分取向以及进一步的结晶，这些证据在某种程度上使我们的猜测变

得更可信，即晶体的旋转和破坏是取向半晶聚合物前期重要力学来源。同时，我

们统计了各体系的无定形链末端距在拉伸过程中的变化(图3．16)。如图中所示，

在较大的初始剪切应变下，无定形链末端距与应力变化趋势接近。可能的解释是，

在较大初始剪切应变下，晶体取向程度高，晶体的破坏和旋转少，取向晶体类似

于伸直链晶体，受拉伸小，此时主要的拉伸部分即为晶体间的无定形链，而对于

无定形链来说，从简单的链弹性角度来看，链末端距与应力呈线性关系，因此在

此情况下无定形链末端距与应力变化同步。
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(c)

(c)

(d)

图3．13(a-d)依次为拉伸过程前期晶体的变化。随着拉伸的进行晶体旋转取向。

(a) (b)

图3．14(a-d)拉伸过程中晶体(绿色)部分的破坏。在拉伸过程中晶体表面先发生破坏，

红色部分为晶体破坏产生的熔体。
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(c)

图3．15(a-d)熔体部分在拉伸中的结晶过程，其中红色为非晶部分，蓝色为晶体原子。

(c)

(b)

(d)

图3．16较大初始剪切应变体系末端距(ete)和应力(o)随应变的变化。
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为了进一步的研究体系的微观应力分布，我们统计了各原子的受力。在我们

的研究中，主要关注的是沿拉伸方向的受力，因此对于各原子的受力，我们主要

关注其在拉伸方向X方向的分力。图3．17(a)是某个截面的原子沿X方向的受

力分布图，从蓝色到红色反映原子受力从小到大，可见对于晶体区域原子(规则

区域)大多受力较大。图3．17(c)则是原子沿X方向受力的定量统计，首先在

整个拉伸过程中晶体原子沿X方向受力都大于无定形部分的受力，这里结合结晶

度的变化信息就可以得到总的拉伸过程中晶体部分受力和无定形部分受力情况。

除此之外，晶体原子沿X方向受力随应变的变化为先迅速增加，然后转折到近似

不变的平台区，这与之前考察的晶体的取向度变化趋势很相近(图3．12(b))。

为了验证晶体沿拉伸方向的受力与取向的关系，我们利用MATLAB程序统计了各

原子的取向与对应的沿拉伸方向受力，并制作了如图3．17(b)所示的取向度．应

变的受力云图。整体上来看，原子沿拉伸方向的受力基本随着取向的增加而增加。

但是在大应变下，取向度为0．5附近存在着原子受力的极大，一种可能的解释是

在这种大拉伸下，存在一些连接晶体间的loop、bridge链，无法完全取向，但是

作为连接链又有着较大的受力。图3．17(d)则是晶体和无定形原子沿拉伸方向

受力以及两者的取向定量计算结果。如前所述，晶体原子沿拉伸方向的受力与晶

体取向变化基本一致；而无定形原子沿拉伸方向受力与无定形部分取向变化在小

应变下基本相同，但是在较大应变下，两者的变化就存在一定的差距，这与上述

关于取向度在0．5附近的受力极大是由无定形链引起的猜测相符合。

图3．17(a)截面上原子受力分布，颜色从蓝到红表示受力的增加；(b)应变与取向二维力

分布云图；(c)晶体区域和无定形区域原子沿拉伸方向受力(F。，Fm)、应力(O)随应变的

变化；(d)晶体和无定形区域原子沿拉伸方向受力及两部分取向(Pc，P。)随应变的变化。
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缠结密度也是一个可能的力学影响因素。我们采用了Yashiro等人的几何计

算方法来表征模拟体系的缠结密度【271。如图3．18(a)所示，对于某考察的单体

i，首先确定以单体i为起点、以同一条分子链上与之相距为±刀个单体(i-n和i+n)

为终点的两个向量，计算这两个向量的夹角s’如果S小于90。则定义其为一个缠

结点，这里使用的n为3、5、7和10。从图3．18(b．d)来看，不同的初始剪切

应变对初始缠结点的影响不大，各体系在拉伸前的缠结密度基本相同，但在拉伸

最后四个应变时，初始预剪切应变较大的体系的缠结密度要明显小于初始预剪切

应变较小体系。在整个拉伸过程中，缠结密度随着应变的增加逐渐减小，且缠结

密度减小趋缓时，应力也进入平台区，这里对应的是链段基本取向，链段缠结已

经很少，应力来自于直链间滑移。

(b)

图3．18(a)缠结点判定示意图【27】：(b．d)依次为预剪切2，5，8个应变体系缠结度随拉伸

应变的变化。

3．5小结

在这部分工作中，我们首先结合无规自由行走模型和玻尔兹曼概率分布思想

进行了大体系聚合物熔体的建模工作，并以此模型作为之后的取向半晶聚合物力

学研究的初始模型。同样为了扩大研究体系规模，加快模拟的计算速度，我们尝

试针对聚丙烯建立相应的粗粒化分子力场。基于玻尔兹曼反转法和势表法势函数

表达方式的引入，建立的聚丙烯粗粒化分子力场表现良好。粗粒化分子力场的键

长、键角、二面角和非键pair项等拓扑结构与全原子力场结果基本一致；在热力
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学性质上，360．500 K温度区间上的粗粒化分子力场和全原子力场的模拟体系密

度最大误差也只有O．4％；对于链的整体形态上，粗粒化力场模拟体系的均方回

转半径与理论值也很接近，而均方末端距与均方回转半径的比值在充分松弛下也

在理论值6左右。尽管这个粗粒化分子力场各方面看起来都还不错，但该聚丙烯

粗粒化力场和其全原子力场一样难以结晶，无法用于建立取向半晶聚合物模型。

最后我们选用了Meyer的CG．PVA粗粒化模型来进行该研究。我们通过对熔体

模型施加不同程度的预剪切，再降温结晶获取了不同取向程度的半晶聚合物体系，

最后对各体系进行拉伸。经过对各不同初始取向体系的横向对比和单个体系的纵

向拉伸过程分析和讨论，我们对取向半晶聚合物的拉伸过程有了一定的理解。预

取向可以提高体系沿取向方向的力学强度，体系取向方向的屈服应力远大于垂直

取向方向的屈服应力；各体系的初始模量取决于各晶体的取向程度，取向度越大，

体系初始模量越大；在早期拉伸过程中，晶体的旋转和破坏是重要的应力来源，

随着晶体与拉伸方向取向一致，晶体破坏减少，此时主要发生取向链段结晶和晶

体间的无定形链拉伸，因此在大应变初始预剪切体系中，晶体取向较快，力学曲

线进而与无定形链末端距变化近乎一致；从微观的原子受力角度来看，晶区原子

沿取向方向的受力大于非晶区原子，整体上随着链段取向的增加，原子沿取向方

向受力也随之增加；预剪切对缠结密度影响不大，但是对于拉伸过程的缠结度变

化率有较大影响，整体上缠结度随着拉伸过程下降，且初始预剪切应变越大体系

最终缠结度越小。
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第4章总结与展望

流动场诱导结晶广泛存在于高分子加工过程中，无论是从基础科学研究还是

从工业生产指导来说都有着很大的研究价值。本论文基于分子动力模拟方法从微

观层面研究了流动场诱导结晶中的前期构象有序过程和后期取向半晶聚合物力

学性质。在拉伸诱导高分子构象有序研究中，除了传统的coil．helix转变还观察

到了helix构象过度拉伸下向extended．coil构象转变；快照展示了拉伸过程中的

链构象演化，如螺旋构象的生成、生长、消逝、合并等，其中对于长螺旋来说合

并是其主要的生成方式；理论计算和统计分析表明对于短螺旋来说，其生成主要

是拉伸引起的链内熵变和势能变化，其中势能变化是主要影响因素，而对于长螺

旋来说，其形成则是链内相互作用和链间相互作用的协同结果；在拉伸过程中，

空间长度更长的奇原子数螺旋相比偶原子数螺旋由于有着相对更低的能量，在构

象转变中更受欢迎。在剪切诱导取向生成的取向PVA半晶聚合物力学性质研究

中，我们对取向半晶聚合物的力学拉伸过程有一些初步的认识。剪切预取向可以

明显的增加体系取向方向上的力学强度，整体上预取向越强，体系的屈服应力越

大，在微观上这些链段的取向度越大，链段原子沿拉伸方向受力越大，且晶体区

原子沿拉伸方向受力普遍大于非晶区原子。对于预取向的半晶聚合物，其拉伸过

程大致是这样的：首先是键长和键角等微观尺度上的线弹性变化；此后则是取向

程度不一的晶体在拉伸场下沿拉伸方向旋转取向，这过程中同时伴随着晶体的拉

伸破坏，此时晶体的旋转和破坏是一个重要的力学来源，与此同时由于拉伸诱导

生成的晶体较少，整体上结晶度呈现下降趋势；进一步的晶体与拉伸方向取向一

致，此时晶体破坏较小，而高取向的拉伸链段和破坏的晶体较易结晶，整体上结

晶度呈现为上升趋势，而力学方面则是晶体间的无定形链拉伸，其末端距与力学

曲线变化同步。

从研究工作本身来说，对于拉伸诱导高分子构象有序，我们只使用了单链的

理论模型，因此对于长螺旋生成时的coil-helix转变能的计算存在着较大的误差，

如果可以引入多链的拉伸诱导coil．helix转变理论模型，相信能更精确的描述长

螺旋生成的驱动力。对于取向半晶聚合物的力学性能研究，我们目前并没能回答

预取向从根本上是如何增强体系的力学强度的，这一点我认为可以从预取向对体

系缠结点和晶体间的loop和bridge等密度去进行更深入的研究。从分子动力学

模拟研究流动场诱导结晶的整体框架上来说，还缺少着中间一步，即流动场诱导

产生的构象有序体系是如何结晶生成取向的半晶聚合物。
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