
   

  中国科学技术大学 

博士学位论文 
 

 

 

  

 

 
 

 

 

 

 

  

高分子材料成核结晶行为的数值

模拟研究 

 
 

作者姓名：   唐孝良 

学科专业：   核科学与技术 

导师姓名：   李良彬 研究员 

完成时间：   二〇二〇年五月四日 



  



University of Science and Technology of China 

A dissertation for doctor’s degree 

 

 

 
  

 

 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Numerical Study of the 
Nucleation and Crystallization 

of Polymers  

Author：Xiaoliang Tang 

Speciality：Nuclear Science and Technology 

Supervisors：Prof. Liangbin Li  

Finished time: May 4th, 2020  



  



中国科学技术大学学位论文原创性声明 

本人声明所呈交的学位论文,是本人在导师指导下进行研究工作所取得的成

果。除已特别加以标注和致谢的地方外，论文中不包含任何他人已经发表或撰写

过的研究成果。与我一同工作的同志对本研究所做的贡献均已在论文中作了明确

的说明。 

 

作者签名：___________                签字日期：_______________ 

 

 

 

中国科学技术大学学位论文授权使用声明 

作为申请学位的条件之一，学位论文著作权拥有者授权中国科学技术大学拥

有学位论文的部分使用权，即：学校有权按有关规定向国家有关部门或机构送交

论文的复印件和电子版，允许论文被查阅和借阅，可以将学位论文编入《中国学

位论文全文数据库》等有关数据库进行检索，可以采用影印、缩印或扫描等复制

手段保存、汇编学位论文。本人提交的电子文档的内容和纸质论文的内容相一致。 

保密的学位论文在解密后也遵守此规定。 

□公开   □保密（____年） 

作者签名：_______________         导师签名：_______________ 

签字日期：_______________         签字日期：_______________ 

 

 

 

  



 



摘  要 

I 
 

摘  要 

现如今高分子制品的年产量超过 4 亿吨，相关产业的贸易量超过 5000 亿美

元。由于高分子材料轻质，高强度，易加工等特性，其被广泛应用于生产，生活，

研究等各个方面。在所有的高分子制品中，70%为半晶聚合物，即高分子材料为

部分结晶的状态。半晶聚合物的微观结构如晶粒尺寸，晶体取向分布，结晶度等

参数从根本上决定了产品的性能，影响产品在力学服役，电学器件，光学元件上

的表现。因此，了解聚合物的结晶行为尤为重要，这有助于我们调控产品微观结

构，进一步设计材料从而提高产品品质。最近半个世纪，聚合物结晶的研究经历

了蓬勃发展并取得了诸多成果。基于经典成核理论，描述二次成核的 Hoffman-

Lauritzen 理论在一定条件下被实验证实；而 20 世纪末发展出的多步结晶模型和

旋节线相分离辅助结晶对高分子结晶提出了更多可能的解释。但对于聚合物结晶

行为的描述至今没有完全达成共识；结晶过程中柔性链段到刚性链段转变的分子

机理还没有定论，长链结构会对结晶产生怎样的影响？此外，以往对高分子结晶

行为的讨论均着眼于晶区，而伴随晶区出现的无定形部分同样重要却很少被提及，

无定形在聚合物结晶过程中发挥怎样的作用？以上都是亟需回答的问题。 

球形粒子（如胶体粒子，金属粒子）和小分子体系的结晶模型为聚合物结晶

研究提供了更多的思路。以胶体粒子为例，随着实验检测技术的时间和空间分辨

率不断提高，成核结晶过程中瞬时的结构变化能够被捕捉到。同时得益于计算机

模拟技术的发展，成核过程能通过分子动力学模拟和蒙特卡洛模拟很好再现。实

验和模拟研究揭示球形粒子存在不同于经典成核理论的两步甚至多步成核过程，

这其中既有以键取向有序的局部结构作为成核前驱体，亦有成核前发生密度波动

等现象。聚合物的链结构比球形粒子更加复杂，其结晶更加困难，或许高分子结

晶是一个两步甚至多步的有序过程。 

基于以上背景，本论文主要利用分子动力学，蒙特卡洛等分子模拟技术研究

高分子材料的成核结晶行为。蒙特卡洛方法能直接在相空间进行采样，从而可以

直接研究体系的热力学性质，而分子动力学方法可以跟踪每一个粒子的空间轨迹，

为结晶动力学的研究提供分子层面的信息。具体研究内容和研究成果如下： 

  （1）利用分子动力学模拟研究全原子聚乙烯体系静态下的均相成核过程。考

虑聚合物特有的链内构象有序和链间取向有序结构，提出局部序参量 OCB识别聚

乙烯结晶过程中的类固体单体，包括类六方和正交晶粒结构。我们发现在过冷熔

体结晶过程中首先出现类六方局部有序结构，在此之后，正交晶核在类六方结构

内部产生，而正交晶核的出现通过相邻类六方结构的合并而不是标准的成核过程。

由此，我们提出了聚合物熔体静态结晶的两步成核模型，即局部有序结构波动辅

助结晶成核。 
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（2）通过非平衡分子动力学模拟研究了剪切流动场下聚乙烯的成核过程。与

静态情况类似，聚乙烯熔体结晶同样表现出两步成核过程，只是不同于静态条件

下由局部有序结构波动诱导成核，流动场下聚乙烯成核之前出现了密度波动，而

成核在高密度区发生。进一步的分析发现密度波动源于链内构象有序和链间取向

有序的耦合效应。流动场迫使柔性分子链转变为构象有序链段，克服了链内构象

转变因熵减带来的势垒，同时流动场使构象有序链段聚集成为高密度区，促进了

成核的发生。在流动场下成核速率呈几个数量级的增长可能主要归因于通过构象

/取向有序-密度波动-成核这一独特的动力学路径。 

（3）我们通过增强采样技术研究了粗粒化的缠结高分子熔体结晶的成核自由

能变化。混合蒙特卡洛模拟技术使我们能够研究缠结高分子熔体的成核自由能行

为。我们利用中心对称参数作为局部序参量以识别模拟中的类固体单体，并通过

施加自适应偏势的伞状采样在相对较高的过冷度下计算成核自由能势垒。计算结

果表明，在模拟工作所考虑的链长范围内，临界核的大小和临界自由能势垒高度

并不明显取决于分子量；而成核速率随分子量增加而降低。此外，对临界核的组

成分析表明，在模拟所研究的链长范围内，并没有发现明显的链内成核行为。 

  （4）通过在高分子熔体中加入刚性棒，我们研究了刚性棒的体积分数、长度

对于高分子结晶的影响。结晶初始阶段静态结构因子的变化表明，聚合物结晶初

期可能并没有发生旋节线相分离，而实验中观察到的小角 X 射线散射信号先于

宽角信号出现可能源于结晶初期晶粒尺寸小，体积分数低带来的信噪比不足。同

时，模拟发现当刚性棒长度比高分子持续长度更长时，能明显促进成核结晶，反

之则会抑制。此外，刚性棒的加入对于片晶的增厚过程也有明显影响。 

本论文的主要创新点： 

（1）结合链内构象有序和链间取向有序提出了试用于全原子聚乙烯体系的局

部序参量，并据此观察到了聚乙烯静态结晶的两步成核过程。 

（2）利用非平衡分子动力学模拟比较了剪切场存在下的成核路径，直观给出

了流动场诱导密度波动的分子图像，为实验现象的解释提供了模拟支撑。 

（3）首次使用混合蒙特卡洛方法计算了缠结高分子熔体的成核自由能曲线，

与实验结果进行了比较。分子量不影响聚合物初级成核的自由能势垒高度和临界

核尺寸；但可能由于分子链运动能力的变化，分子量对成核速率有显著影响。 

（4）研究了在不发生两组分相分离情况下高分子初期结晶行为，并没有发现

旋节线相分离的现象。同时针对刚性棒对高分子结晶的影响进行了系统研究。 

 

关键词：高分子结晶 局部序参量 分子动力学 蒙特卡洛 成核自由能 
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ABSTRACT 

 The annual output of polymer products exceeds 400 million metric tons, and the 

trade volume of related industries exceeds 500 billion US dollars. Due to the 

characteristics of light weight, high strength, and easy processing of polymer materials, 

it has been widely utilized in production, life, research and other aspects. In all polymer 

products, 70% are semi-crystalline polymers, that is, the polymer material is partially 

crystalline. The microstructure of semi-crystalline polymers such as crystal size, crystal 

orientation, crystallinity and other parameters fundamentally determine the 

performance of the product and affect the performance of the product in mechanical 

service, electrical devices, and optical components. Therefore, it is particularly 

important to understand the crystallization behavior of polymers, which helps us to 

control the microstructure of products and further design materials to improve product 

quality. In the past half century, the research on polymer crystallization has experienced 

vigorous development and achieved many results. Based on the classic nucleation 

theory, the Huffman-Lauritzen theory describing secondary nucleation was 

experimentally confirmed under certain conditions. The multi-step crystallization 

model and spinodal decomposition asisted crystallization developed at the end of the 

20th century propose more possible explanation. However, there is no consensus on the 

crystallization behavior of polymers. The molecular mechanism of the transition from 

flexible coil to conformational ordered segments during crystallization has not yet been 

determined. What is the effect of long-chain connectivity on the crystallization? 

Moreover, previous discussions on the polymer crystallization have focused on the 

crystalline domains, and the amorphous part accompanying the crystal is equally 

important but rarely mentioned. What role does the amorphous play in the polymer 

crystallization process? These are all urgent questions. 

 The crystallization behavior of spherical particles (such as colloidal particles, metal 

particles) and small molecule systems provides more ideas for the crystallization 

research of polymers. Taking colloidal particles as an example, the temporal and spatial 

resolution of experimental equipment enable to direct observation of nucleation process, 

and the state of art computer simulation technologies, molecular dynamics simulation 

and Monte Carlo simulation are able to study the nucleation process. Experimental and 

simulation studies have revealed the two-step or even multi-step nucleation process 

which are different with the classical nucleation theory. Among them, bond-

orientational order or density fluctuation occur before nucleation. Polymer chain are 



Abstract 

IV 
 

more complex than spherical particles, and their crystallization is more difficult, which 

may be an orderly process of two or even more steps. 

 Based on the above background, this thesis mainly uses molecular dynamics, 

Monte Carlo and other molecular simulation techniques to study the nucleation and 

crystallization behavior of long-chain polymers. The Monte Carlo method can directly 

sample in the phase space, so that the thermodynamic properties of the system can be 

directly studied, and the molecular dynamics can track the spatial trajectory of each 

particle, providing molecular-scale data for the study of crystallization dynamics. The 

specific research content and research results are as follows: 

 (1) The homogeneous nucleation process of polyethylene under quiescent 

conditions is studied using all-atom molecular dynamics simulation. Considering the 

polymer's unique intra-chain conformation order and inter-chain orientation order 

structure, a local order parameter OCB was proposed to identify solid-like monomers, 

hexagonal-like structure and orthogonal nucleus, in the crystallization. We found that 

during the crystallization of the supercooled melt, the hexagonal-like local ordered 

structures first appeared. After that, the orthorhombic nuclei emergied inside the 

hexagonal-like structures, and the appearance of the orthorhombic nuclei was caused 

by the coalescing of neighboring hexagonal-like structures rather than the standard 

nucleation process. Therefore, we propose a two-step nucleation model for quiescent 

crystallization of polymer melts, that is, a nucleation process assisted by local ordered 

structure fluctuations. 

 (2) The non-equilibrium molecular dynamics simulation is performed to study the 

nucleation process of polyethylene under shear flow. Similar to the quiescent case, the 

polyethylene crystallization also exhibits a two-step nucleation process under external 

flow. The density fluctuations occur before polyethylene nucleation, and nucleation 

takes happen within high-density regions. We also found that the density fluctuations 

originated from the coupling effect of intar-chain conformational ordering and inter-

chain orientational ordering. The flow field forces the molecular chain to change from 

flexible coil to conformational ordered segments, which overcomes the free energy 

barrier of conformational transformation. At the same time, the flow field causes the 

conformationally ordered segments to aggregate into high-density regions, which 

promotes nucleation occur. The order of magnitude increase in nucleation rate under 

the flow field may be mainly attributed to the unique dynamic path of conformation / 

orientation order-density fluctuation-nucleation. 
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 (3) The crystallisation of long-chain polymers from their melt is investigated using 

computer simulation with a coarse-grained model. Using hybrid Monte Carlo 

simulations enables us to probe the behaviour of long polymer chains. We identify 

solidlike beads with a centrosymmetry local order parameter and compute the 

nucleation free-energy barrier at relatively high supercooling with adaptive-bias 

windowed umbrella sampling. Our results demonstrate that the critical nucleus sizes 

and the heights of free-energy barriers do not significantly depend on the molecular 

weight of the polymer; however, the nucleation rate decreases with increasing 

molecular weight. Moreover, an analysis of the composition of the critical nucleus 

suggests that intra-molecular growth of the nucleated cluster does not contribute 

significantly to crystallisation for this system.  

   (4) We investigate the nucleation and crystallization behavior of a coarse-grained 

polymer melt within a two-component system, rigid rods and polymers. The structure 

factor of the initial stage of polymer crystallization suggests that so-called spinodal 

decomposition assisted nucleation did not occur in our simulation. Meanwhile, we 

study the influence of length and volume fraction of rigid rod on polymer crystallization, 

the results indicate that the crystallization kinetics is promoted when the length of rigid 

rod (lr) is longer than the persistence length of polymers (lp), and is depressed otherwise. 

Besides, it is observed that the thickening of lamellae would be suppressed by the 

increase in both the volume fraction and length of rigid rods.  

The main innovations are summarized as follows: 

 (1) Combining intra-chain conformational order and inter-chain orientation order, 

a local order parameter for polyethylene systems was proposed, and the two-step 

nucleation process of polyethylene under quiescent condition was observed accordingly. 

 (2) The non-equilibrium molecular dynamics simulations are used to study the 

nucleation pathway under the shear flow, and the molecular images of density 

fluctuations induced by the flow field are intuitively provided, which provides 

simulation support for the interpretation of experimental phenomena. 

 (3) For the first time, the nucleation free energy profiles of long-chain polymers 

was calculated using the Hybrid Monte Carlo method. The molecular weight of the 

polymer does not affect the height of the free energy barrier of the primary nucleation, 

but the molecular weight has a significant effect on the nucleation rate due to changes 

in the mobility of molecular chains. 

 (4) The initial stage of polymer crystallization was studied within a two-component 
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system without phase separation, and the nucleation growth mode rather than spinodal 

decomposition upon polymer crystallization was confirmed. Meanwhile, the effects of 

rigid rods on polymer crystallization were systematically studied. 

 

Key words: Polymer Crystallization, Local Order Parameter, Molecular Dynamics 

Simulation, Monte Carlo Simulation, Free Energy Calculation.
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第 1章 绪 论 

1.1 引言 

全球高分子行业生产约 4 亿吨高分子材料，每年的总销售额约为 5000 亿美

元，其中 70％是半结晶聚合物[1-2]。通过对分子结构的设计（如链长和支链分布）

来调整结晶行为，使得聚合物材料的性能（例如力学、光学性能）在过去的几十

年中得到了很大的提高。聚乙烯(PE)可能是最好的例子之一，它以超强的性能不

断超越我们的期望，已经成功替代油箱，管道和防弹衣[3-6]等各个领域的传统材

料。高分子产品得宏观性能往往决定于微观的晶体结构，包括晶粒尺寸，晶体取

向程度等；半晶高分子材料的结晶过程因此对材料性能有重大影响，而了解聚合

物结晶的机理变得至关重要。最早的高分子结晶理论是 Hoffman-Lauritzen(HL)在

1960 年提出的[7]，距 Keller 发现 PE 折叠链单晶仅三年。经过 60 年来的多次扩

展和修正[9]，HL 理论已成为使用最广泛的模型，其预测的片晶厚度和增长速率

的理论表达式已经在某些条件下被实验证实。尽管如此，HL 理论一直受到各种

新模型和新观点的挑战[10-11]。 

1979 年在剑桥举行的 Faraday 讨论是聚合物结晶领域的重要成果[12]，那之

后 HL 模型引起了人们的更多关注和讨论。1992 年 Armistead 和 Goldbeck-Wood

在综述中全面讨论了聚合物结晶的理论模型[13]。从 1990 年代初期开始，基于散

射实验技术的新结果表明，预有序或前驱体先于结晶出现[14-18]。Olmsted 等研究

者[19]和 Strobl 教授等[20-21]分别提出了旋节线分解辅助成核模型和多步结晶模型，

以挑战 HL 模型在描述高分子结晶行为中的不全面。这些新的现象和模型在 21

世纪以来的 20 年间引发了激烈的讨论[22-25]，但对高分子结晶行为的理解还未达

成共识。由于高分子结晶理论基本上是基于经典成核理论(CNT)发展而来的[39-41]，

因此本章中在中，我们首先简要介绍经典成核理论和包括扩散边界层理论

(DIT)[42-45]的非经典成核理论(Non-CNT)。之后介绍高分子材料结晶模型，其中简

要介绍 HL 模型[9]和 Strobl 多步结晶模型的基本概念。HL 模型是描述聚合物晶

体生长或二次成核的理论，具有与 CNT 相似的物理图像[13,34]，而 Strobl 的多步

结晶模型是近年来在高分子界广泛讨论的典型非经典成核模型。Strobl 的模型强

调了中间体的存在，但没有像经典成核理论和 HL 模型那样对成核和生长进行详

细描述。最后，我们介绍最近的“两步”成核模型，包含由密度涨落[46-47]或键取

向有序(BOO)[48-49]作为预有序结构的情况。尽管两步成核模型主要在胶体粒子体

系和生物大分子体系种被提及，但这些两步成核模型可能也适用于高分子结晶行

为的描述。 
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1.2 现有成核理论 

对成核的描述通常可以分为两类：热力学和动力学描述[53]。成核的热力学描

述可以追溯到 18 世纪 70 年代，当时吉布斯提出了热力学理论[39-40]。成核的热力

学驱动力是液体和固体之间的自由能差。后来，Volmer 和 Weber[54]提出了成核的

动力学模型，Farkas[55]，Volmer[56]，Becker 和 Döring[57]，Frenkel[58]，Turnbull 和

Fisher[41]和其他研究者进一步发展了成核的动力学描述。CNT 提供了一个简单的

框架来解释结晶现象。由于 CNT 具有合理的假设和灵活性，因此被广泛应用于

多种体系的成核行为研究，并已成功预测了某些体系在一定条件下的成核速率；

但是，正因其模型过于理想化，导致理论预测与实验结果之间出现差异[59-60]。在

这一部分中，我们将简要介绍 CNT 和其他 Non-CNT。 

1.2.1 经典成核理论 

CNT 的一个关键假设是小尺寸的晶核具有与宏观晶体相同的物理特性（如

密度/组成/结构），并且晶核和液相之间存在清晰的密度边界（图 1.1(a)）。均相成

核过程中形成半径为 r 的晶核，此时系统的吉布斯自由能变化 ΔG 由下式给出， 

 

3
24

4
3

sl

r
G g r


       (1.1) 

 

图 1.1 (a)CNT 的示意图，其中晶核具有与宏观晶体相同的性质，晶核与母相之间存在清晰

的边界，粒子在晶核表面生长或脱落的变化是一步过程。(b)根据等式 1.1 中自由能表达式绘

制的自由能变化曲线，其包含界面和体积的贡献。 

 

其中∆gsl和 σ 分别是晶核与周围母相之间的体积自由能密度差和界面自由能。 这

三项的演变在图 1.1(b)中进行了示意性说明，式(1.1)中的体积和界面项对自由能

有相反的贡献，通过对自由能求偏导， 0
d G

dr


 ，可以获得临界核的半径 r*以及
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对应的临界自由能势垒 ΔG*。 

 
2

sl

r
g

 


  (1.2) 
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  (1.3) 

利用势垒 ΔG*并假设成核过程是一个可逆过程[61]，CNT 给出了成核速率 I 的

数学表达式，成核速率也常常用于比较 CNT 的理论预测与实验测量值的吻合情

况。成核速率首先由 Becker 和 Döring[57]的半定量方法得到，后来 Turnbull 和

Fisher[41]根据绝对反应率得出， 

 exp
G GNkT

I
h kT



   
   

 
  (1.4) 

其中∆Gη是粒子活化能，其与粒子运动能力相关，可以表征单位时间内出现在晶

核单位表面积上的概率，N 是系统中粒子的总数。k 是玻尔兹曼常数，T 是绝对

温度，h 是普朗克常数。 

借助于上述从 CNT 推导的方程式，可以定性描述成核过程，但是却难以定

量与实验上多种体系的成核速率对应。与实验结果的差异主要是由于 CNT 如下

不足造成的：i)即使系统接近旋节线相分离的临界点，也始终存在成核势垒；ii)

晶核即使很小也总是具有与宏观的“相”相同的性质，并且晶核与母相之间存在

清晰的界面；iii) CNT 用无限大平面的界面自由能去表示成核初期的弯曲晶核表

面的界面自由能[57,59]。为了解决实验与理论的分歧，许多理论逐渐发展起来。其

中扩散边界层理论和密度泛函理论被广泛接受。 

1.2.2 扩散边界层理论 

图 1.2(a)显示了 CNT 中密度以及自由能密度分布图，其中假定晶核与母相

之间存在清晰的边界。CNT 理论模型中将两相界面处理为阶跃函数的形式导致

理论预测和实验结果之间的成核速率差异高达几个数量级[60-61]。为了解决这个问

题，Gránásy[42-44]和 Spaepen[45]在上世界 90 年代初提出了扩散边界层理论 DIT，

该模型提出在晶核与母相之间存在一个厚度为 d 的界面层，而不是 CNT 中厚度

为 0 的尖锐边界。如图 1.2(b)所示。与 CNT 相似，在 DIT 中成核的自由能变化

是由半径为 rs的晶核和厚度为 d = rl-rs的界面层贡献的，可写为， 

    2 2

0
4 4

s s

s

r r d

s l i l
r

G r g g dr r g r g dr 


          (1.5) 

其中 gs，gl 和 gi(r)分别是晶体，液体和界面层的自由能密度。如图 1.2(b)所示，
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gi(r)不是常数，而随 r 的变化而变化。但实验中往往很难以去估计界面自由能密

度的真实分布。作为一种替代方法，如图 1.2(c)所示引入了阶跃函数以简化数学

处理。则成核的自由能可以表示为， 

  
3

3 34 4

3 3

s
sl s s il

r
G g r d r g

          
 

  (1.6) 

其中∆gsl 和∆gil 分别是固/液和界面层/液相的自由能密度差。使用与 CNT 类似的

方法，可以获得临界核半径和成核势垒。DIT 已证明其能够很好地预测包括氧化

物玻璃和金属玻璃在内的各种体系的成核速率[62-63]。然而，DIT 是一种维像的热

力学模型，扩散界面层是未经证明的特定假设，也缺乏详细的分子信息。 

 

图 1.2.(a)在 CNT 的假设中晶核具有与晶体相同的密度，并且固/液相之间存在清晰的边界。 

密度 ρ 的周期性振荡表示晶体内的有序，而液相中密度为恒定值。下面对应图中曲线分别是

固态 gs 和液态 gl 的自由能密度。(b)DIT 中可能的密度分布和相应的自由能密度分布，界面

自由能密度是核半径的函数；(c)以阶跃函数形式近似 DIT 中的界面。gi 是界面的自由能密

度，∆gsi，∆gil和∆gsl分别是固相/界面层，界面层/液相和固相/液相的自由能密度差。界面层

厚度记为 d。 

 

近几十年来，经典密度泛函理论(cDFT)被用于研究气-液和液-固转变中的成

核现象。该方法在数学是严谨的，唯一需要知道的是分子间的相互作用势，通过

cDFT 方法已经计算了包括临界核尺寸，密度分布以及临界巨正则势等[64-70]。使

用 cDFT 进行聚合物结晶的研究正在进行，由于与本论文工作关联不大，所以在

此不做详细介绍。 

1.3 高分子结晶模型 

CNT 和 Non-CNT 主要为了理解小分子的初级成核行为而发展出来的模型，

它们也极大地影响了聚合物结晶理论的发展。本节将简要概述聚合物结晶模型，

包括 Hoffman-Lauritzen 模型和 Strobl 的多步结晶模型。 
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1.3.1 Hoffman & Lauritzen 模型 

 

图 1.3. HL 理论中提出的二次成核和生长模型。这些参数包括生长界面宽度 L，成核率 Isn，

扩展速率 Isg，折叠表面 σe 和侧表面 σ 的自由能密度以及构象有序链段长 l。a0 和 b0 分别是

构象有序链段截面的宽度和厚度。 

 

受到 CNT 的启发，Hoffman 和 Lauritzen[7,9]提出了次级成核理论来解释具有

折叠链的高分子结晶过程[8]。诚然，CNT 处理初级成核，而 HL 理论描述了具有

生长表面的次级成核或晶体生长过程。但是与 CNT 类似，HL 理论将高分子结晶

描述为一种动力学可逆的反应过程，构象有序链段附着在晶体生长前端使晶体生

长亦或从晶体生长前端脱离而使晶体消融。 

HL理论用表面成核速率 Isn和界面拓展速率 Isg来描述晶体的生长（见图1.3）。

在表面成核过程中，长度 l 等于生长表面宽度的第一条构象有序链段附着在光滑

的生长前端，其体自由能的增加为 a0b0lΔg，由于两个侧表面的出现而损失了 2b0lσ

的侧表面自由能，其中 a0 和 b0 分别是构象有序链段的宽度和厚度，Δg 是聚合物

晶体和聚合物熔体之间的自由能密度差，σ 是侧表面的自由能密度。其他构象有

序链段的进一步生长要求分子链来回折叠，每次折叠的自由能增量均为 a0b0lΔg，

而由于折叠出现端表面，其带来自由能的增加为 2a0b0σe，σe是折叠链表面的自由

能密度。该过程最终导致在生长表面上聚合物以 Isn 的成核速率发生表面成核。

之后，生长前端逐渐被其他的构象有序链段覆盖，而界面拓展速率 Isg 表征生长

前端被完全覆盖的速率。重复上述过程使得晶体以 IG的生长速率逐层生长。 

与 CNT 动力学方法中 Turnbull 和 Fisher 的处理相似[41]，HL 模型采用正向

和反向反应（附着和脱离）来研究次级成核过程[9]。根据 HL 模型，第一根构象

有序链段的附着和分离速率(ν= 1)由下式给出： 

  0 0exp 2 /A K b l kT    (1.7) 

  0 0exp /B K a b l g kT       (1.8) 
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其中因子 K 是与链段运动相关的尝试附着或分离的频率。堆积其他构象有序链

段(ν≥2)会创造折叠表面，其使得自由能增加 2a0b0σe，因此，向前的生长由下式

给出 

  0 0exp 2 /eA K a b kT    (1.9) 

在这些向前和向后反应速率下，与构象有序链段长度 l 相关的稳态通量为， 

    0 0 1 /S l N A B A    (1.10) 

其中 N0 是反应物，即构象有序链段的数量。S(l)也可以理解为厚度为 l 的晶体的

概率密度分布[13]。因此，晶体的平均厚度可以表示为： 

 
 

 

2 /

2 /

2
e

e

g e

g

lS l dl
l l l

gS l dl
















   





  (1.11) 

其中 δl 解释了片晶厚度的波动，而积分的下界是热力学方法得出的最短链段长

度。实验观察到的片晶厚度在 HL 模型解释为动力学主导的过程，在结晶时，厚

度为 l*的片晶具有最快的生长速率。如果构象有序链段长度短于或长于 l*，成核

速率将非常慢。 

关于生长速率 IG，Hoffman-Lauritzen 模型预测了在不同过冷度下的三个生长

区间，其生长速率可以分别表示为 b0IsnL，b0(2IsnIsg)
1/2 和 b0Isn(nIIIa0)

 [9]。nIII 取值

在 2.0-2.5 之间。在不同状态下 IG 的详细形式可以在最的 HL 模型中找到[9]，这

里不再讨论。经过数十年的研究，获得了方程(1.8-1.12)中所提到的微观参数，由

Armistead 和 Hoffman 对其进行了总结[71]。 

无疑，HL 模型构建了理解高分子结晶的良好框架，该框架不仅描述了链折

叠的发生方式，而且还提供了片晶厚度 l*和生长速率 IG的表达式，可以与实验观

察结果进行比较。但是，HL 模型受到许多近期实验和模拟研究的挑战[19,21]。不

断有新的模型提出以理解高分子结晶行为，例如 fine-grained model[10]，Point 的

multi-path model[11,72]，Sadler-Gilmer model[73-75]，Hikodaka 提出的 Sliding diffusion 

model[76-77]，Wunderlich 提出的分子成核模型 [78]，Hu 的链内成核模型 [79]和

Muthukumar 的连续模型[27]等。这些理论方法为某些特定情况的结晶提出了解决

方案，例如伸直链晶体和单链成核，或者着重于解释某些参数对结晶的影响，如

分子量和浓度的依赖性。诚然，这些理论在某些特定情况下是自洽的，并提供了

对高分子结晶的理解，但这些模型更多应该被视为 HL 模型的补充或扩展。 

由于 HL 模型本质上是基于 CNT 的，因此它自然延续了 CNT 的所有局限

性，例如上述中假设晶核与液体之间存在清晰界面。此外，由于聚合物的长链性

质，在此必须强调以下几点：i)HL 模型假定长度 l 的构象有序链段附着在生长前
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端或从生长前端分离，但是没有提到链段构象有序如何发生的。ii)与球形粒子或

小分子不同，聚合物结晶需要考虑链的连结性。因此，现有描述成核过程的理论

仍不完美。 

1.3.2 Strobl 多步结晶模型 

DIT 的提出克服了 CNT 中由于不恰当假设带来得不足，研究者们开始考虑

到聚合物熔体/溶液和晶体之间可能也不存在清晰的边界。Strobl[21]提出的多步结

晶模型是最近二十年来高分子结晶领域讨论最广泛的模型之一（图 1.4）。 

 

图 1.4.多步结晶模型示意图，结晶过程经历了熔体，mesomorphic 相，粒状晶体直至最终的

片晶。 

 

在多步结晶模型中，提出了由取向有序的分子链段组成的 mesomorphic 相

(介晶相)，其位于聚合物熔体与晶体生长前端之间，结晶是从熔体到 mesomorphic

结构再到晶体的多步过程，而不是一步直接从熔体或溶液变成晶体的过程，伴随

这种液体-mesomorphic 结构-晶体转变，体系的密度不断增加，这会降低构象有

序链段的扩散速率，从而形成厚度受限的亚稳晶体而不是伸直链晶体。多步结晶

模型假设 mesomorphic 层是一个具有自由能密度为 gm的独立相。与熔体 ga 和晶

体 gc的自由能密度相比，该关系式为， 

 a m cg g g    (1.12) 

也就是说，介晶相相对熔体更加稳定。 

片晶厚度即生长速率与温度的依赖关系是检验不同理论有效性的关键可测

量参数。关于片晶厚度，HL 模型和多步结晶模型均可由 Gibbs-Thomson 方程去

表示平衡熔点、结晶温度与片晶厚度之间的关系， 

  
2 1e f

f

f

T
T l T

h l

 

 


  (1.13) 
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其中
fT  是平衡熔点， fh 表示熔融焓。但是在多级模型中由 Tc 代替

fT  ，这里

c fT T  。对于生长速率，HL 模型预测的增长率与过冷度之间关系为

 fT T T l   。Strobl 的多步结晶模型与此不同，其引入零生长温度 Tzg进行修

正。可以在其他地方找到这两种模型之间差异的详细说明[20]。 

多步结晶模型的实验证据主要来自间规聚丙烯和聚 ε-己内酯等多种聚合物

的结晶和熔融线的斜率。最近，结合原位显微红外显微和微焦点 X 射线微衍射，

课题组其他实验工作中观察到球晶的生长前沿存在构象有序层[81]。对 iPB-1 中

form I 晶型生长的记忆效应也表明在生长前端存在预有序熔体[82]。这些有序的熔

体层是否为 mesomorphic 结构尚不确定，但至少与 DIT 相似。多步结晶模型引入

了中间状态，这导致动力学路径与单步 HL 模型明显不同。即使“mesomorphic

相”的定义仍然存在疑问[23]，但它仍为进一步理解高分子结晶提出了新的观点。 

1.4“两步”成核模型 

在经典成核理论中，晶核形成和重组从而转变成新相被认为是同时发生。由

此假设而来的结果是仅用一个序参量，如密度或结构，来描述相变过程。然而，

越来越多的实验证据表明，非晶的团簇首先出现（密度与母体不同），然后重组

以形成晶体（再发生结构有序）；同时也有报导先出现局部有序结构再发生密度

的变化[83-85]。这样的成核过程至少需要两个序参量，包括密度和结构，以区分晶

区和非晶。研究者用“两步”成核模型来解释这样的成核过程。这里的“两步”

不是必要的限制，真实的成核过程也可以是多步的，在此借用这个名称来强调中

间状态的重要性。已有报道的聚合物结晶中出现具有液晶有序的前驱体结构，这

样的成核结晶可以归纳为两步成核模型[19,86]，在出现的前驱体中可能包含了构象

有序，取向有序亦或是密度波动。此外，基于同位素标记和 13C 双量子固体核磁

(NMR)结合的最新研究表明，聚合物链在进一步排列到生长前沿之前倾向于形成

纳米级别的预有序团簇结构[87-89]。 

The Oswald’s stage rule 指出相变可能通过能量最低的结构中间体发生，以使

得相变过程在动力学上更加有利，而不是直接从初始状态转变到最终的稳定状态

[90-94]。近几十年来报道的“两步成核”现象表明，通过中间态结构的相变是一种

广泛的成核路径[46,48,93]。如图 1.5(a)所示，CNT 中假设所有序参量在结晶过程中

同时转变。而在两步成核模型中，序参量，如密度和结构，会发生先后的变化。

最近的研究讨论了两种不同的两步成核方案，其中高密度液相作为前驱体或

Bond-Orientational Order（键取向有序 BOO）作为成核前驱体辅助成核 [83,95-96]。 
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图 1.5. (a)“一步”和“两步”成核模型的示意图，其中 ρ 是密度，Q 是键取向有序或其他局

部结构有序的序参量。蓝色箭头表明密度和结构同时转变的“一步”成核过程。黄色和红色

箭头分别表示两种以高密度液体或键取向有序结构为前驱体的“两步”成核模型。(b)在温度

(T)和压力(P)相空间中固液气相图的示意图。绿色虚线表示液体和键取向有序的可能边界。 

1.4.1 局部预有序辅助成核 

键取向有序(BOO)由 Nelson 和同事提出[97-98]，旨在识别没有长程有序的局

部有序结构。后来被 Frenkel 和其同事将 Steinhardt 序参量推广[97,99-100]，该局部

序参量在模拟和实验工作中经常用于粒子的分类，能有效识别类固体或类液体粒

子， 
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 ,nm ij ijY   是球谐函数，θij 和 ϕij 是中心粒子 i 与 N(i)相邻粒子在一定截断半径内

的极角。由于晶体同时具有平移对称性和旋转对称性，其分别可以用密度 ρ 和键

取向有序参数 Q 作为序参量，因此一步模式的经典成核理论指出结晶过程中 ρ

和 Q 的变化同时发生且耦合在一起。在“两步”成核模型中，BOO 和 ρ 可以解

耦并分别温度 和 下发生，如图 1.5(b)所示。根据 TQ和 Tρ的相对高低，可能

观察到三种不同的结晶过程。(i)如果 ，则当系统冷却到区域

是发生键取向有序变化（图 1.5(b)）中的黑色箭头表示路径）。在这里，BOO 的

出现并不一定与 ρ 同步进行。进一步降低温度至 ，可以观察到体系开始结

晶，在此期间由于键取向有序结构与晶体之间对称性的匹配情况可以促进或抑制

结晶。(ii)如果 ，将系统降温会直接出现结晶，在此期间密度有序和 BOO

能相互耦合。此过程属于一步的 CNT 范畴；(iii)如果 ，BOO 仍然可能与
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QT T QT T T  
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密度解耦首先出现。由于结晶是很强的一级相变，因此成核势垒的存在可能会抑

制成核直到一个很高的过冷度 [49]。相反，BOO 本质上是局部有序，没有

较大的自由能势垒来阻止其发生。在这种情况下，BOO 可以在结晶开始之前出

现，这可以帮助或阻止结晶。第(iii)情况在聚合物中可能是相当普遍的，因为聚

合物的均相成核通常发生在大的过冷度下 ，其中 和 分别是平衡

熔点和结晶温度。等规聚丙烯(iPP)[102]，等规聚苯乙烯(iPS)[103]和等规聚 1-丁烯

(iPB-1)[104]的均相成核温度分别约为 107oC，102oC 和高于 140oC。即使是在聚合

物中结晶速率最快的 PE，均相成核时过冷度仍然超过 55oC[105]。 

BOO 对结晶的辅助作用可能源于两个因素，结构和界面匹配。首先是 BOO

和晶体之间的结构相似性。BOO 和晶体都具有旋转对称性，如果它们的对称性

相同或接近，则从 BOO 发生结晶只需要粒子位置的局部调整，这种情形下 BOO

促进结晶。如果它们的对称性彼此之间严重不匹配，则 BOO 可能会抑制结晶[106-

107]。第二个原因是界面润湿效应诱导结晶[48,108]。由于 BOO 是液相和晶体之间的

结构中间物，如果成核在 BOO 区域内发生，则 BOO 作为液体和晶核之间的界

面层存在，可以降低界面自由能带来的能量增加，因此促进成核。界面润湿诱导

的结晶与 DIT 或 Strobl 的多步结晶模型非常相似。 

在聚合物结晶中，很少提及 BOO 作为局部有序结构。相反，构象有序如

gauche-trans 和 coil-helix 转变是高分子科学中的一个基本概念[109-111]，这些也都

是局部有序结构。coil-helix 转变是链内构象有序，可以得到一维晶体状结构，这

可能无法视为 BOO。类似于 BOO 局部结构有序，链内构象有序和链间相互作用

都可能都应出现在聚合物中。 

1.4.2 密度波动辅助成核 

另一种两步结晶图像是密度波动辅助成核。如该模型所描绘的，密度或浓度

波动首先发生，导致均匀的体系中出现两种不同的液态，即高密度和低密度（浓

度）液体，而晶体成核随后出现在高密度区域[46,112-115]。由于相分离和结晶在聚

合物溶液中本来就存在，而在具有多种组分的共混物和共聚物中，此种图像也是

被广泛接受的。在实验中已经观察到了相分离和结晶之间可能发生耦合和竞争

[116-123]。在单组分体系内是否也存在相分离进而出现高密度和低密度液体区域目

前还未达成共识。从 1990 年代初开始，Kaji 和同事[86,124]报道了一系列聚合物在

温度略高于 Tg的温度下会发生相分离，而 Ryan 和他的同事指出在低过冷条件下

在 PE 和 iPP 体系结晶前存在密度波动和相分离[16,125-126]。Olmsted 等人[19]进一步

提出了旋节线分解辅助结晶的理论。他们考虑了涉及结晶的两个有序参数，密度

和构象，自由能密度为： 

c QT T

= o

m cT T T  0

mT cT
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      0 , , ,g g g g     

      (1.16) 

其中  0g  是具有无规构象的熔体自由能密度，是平均质量密度，  ,g   


是

结晶的朗道自由能， 是晶体密度的傅立叶展开的系数，  , ,g   
描述链构

象的贡献，指构象状态从 0（蜷曲）到 1（螺旋）平滑变化。该理论预测，构象

有序与密度相互作用，首先导致熔体种出现液-液相分离（LLPS），随后在高密度

区域中发生结晶。LLPS 的物理图像在这里以构象有序为一个序参量，类似于

BOO 加上密度波动引起的相分离。但是由于基于散射技术的实验结果受到其他

研究的质疑[127-128]，因此旋节线分解辅助结晶模型并未被广泛接受。 

 
图 1.6. (a)磷的温度-压力相图。磷存在两种不同的液相，且能够发生液液相转变，其中红线

表示两液相共存。(b)从均匀熔体状态 a或非均匀熔融态m开始的结晶过程其自由能示意图，

c 是最终的晶态。G1
*和 G2

*表示自由能势垒。 

  

单组分体系是否可以相分离为两种结构或密度不同的熔体/液体？单组分体

系是否存在液体或玻璃态的多态性？为了回答这些问题，我们将目光转向球形粒

子和小分子材料，答案是这种现象确实可能存在。在压力-温度空间相图中[129]，

有很多材料在单组分表现出液体或玻璃态的多态性。众所周知的例子是水[130]，

它具有高和低密度的液相以及相应的玻璃态结构。即使对于磷这样的原子材料，

也已经报道了存在多种液体状态[131]。图 1.6(a)显示了磷两种不同液态的相图。如

果原子和小分子材料具有多种液态和玻璃态结构，似乎预示着在单组分聚合物中

也可能存在 LLPS。 

Rastogi 等人在压制聚（4-甲基-1-戊烯）时[132-133] 直接证明了两种非晶相的

存在，虽然两种液态之间的 LLPS 未被观察到。各种聚合物的记忆效应研究也支

持存在不同的液体，尽管其结构尚不清楚[134-136]。例如，加热反式 1,4-聚异戊二

烯（TPI）的 和 晶到平衡熔点以上， 晶的熔体在冷却后表现出更强的记忆效

应， 晶的熔体种会诱发 晶而非  晶的成核，而熔融后的 晶则完全失去了记
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忆效应[136]。在熔融的 iPP mesophase 和 晶中也观察到了不同的记忆效应[134-135]。

不同的晶型熔融成为不同的熔体，类似于两种水和两种不同的冰之间的关系。关

于记忆效应，Muthukumar[137]提出在完全无规熔体和晶体之间存在非均匀的熔体，

正如同中间有序结构；并提出了各个状态之间的自由能示意图如图 1.6(b)所示，

其中 a，m 和 c 分别表示初始均匀非晶熔体，亚稳态非均匀熔体(MIM)和最终稳

定晶体。Muthukumar 指出 MIM 可能源自 COS 的取向波动或局部聚集。这些努

力强烈暗示了聚合物熔体可能存在多种结构，这些不同结构熔体的存在为 LLPS

提供了可能的图像。 

1.5 本论文的研究内容和意义 

聚合物体系由于高分子长链结构带来的柔性和连结性，使得其动力学行为与

其他球形粒子，小分子体系存在巨大的区别且依赖于分子链的长度、刚性及分子

量的分散度。与此同时，由于高分子体系种类繁多，涉及的分子内、分子间相互

作用复杂，如链内氢键、链间氢键以及长程库伦相互作用等，单一聚合物体系研

究中得出的结论似乎难以推广到所有的高分子体系中。针对于高分子材料的结晶

行为，如本章的介绍所述，存在着诸多争论，如高分子的成核是否是两步成核过

程？如果经典成核理论适用于聚合物的结晶，高分子熔体结晶时分子量如何影响

结晶行为？临界核尺寸、成核速率等是否会受到分子量的影响？实验中观察到的

“SAXS before WAXS”现象背后微观分子机理是什么？ 

尽管实验技术的发展已经可以原位检测微米空间尺度、毫秒时间尺度的信息，

但对于成核过程的研究而言，实验手段仍有局限。除此之外，对于均相成核过程

的实验研究本身困难重重，制备不含任何杂质的样品且保证没有界面影响并不容

易。相较于实验手段，计算机模拟能够得到更加微观的分子结构，为实验现象提

供更加详实的信息。同时，在模拟中实现均相成核过程是相对容易的，亦能方便

控制聚合物的分子量、分子量分布、刚性等参数，可能得到比实验工作中更加纯

粹的结果。当然，计算机模拟研究也存在很多局限，比如根据计算资源所能模拟

研究的体系大小受到限制，模拟时长受到限制。此外，由于成核本身是一个低概

率的随机事件，在模拟的空间尺度下很难发生，这也为模拟研究带来一定的挑战。

尽管模拟研究也存在缺陷，但其能提供的微观信息促使我们开展了关于聚合物成

核结晶过程的一系列研究，既有热力学性质的探究，亦包含动力学过程的探讨。

本论文的主要研究内容如下： 

(1)对全原子聚乙烯模型的静态结晶行为进行研究，着重关注其成核结晶的

动力学过程。通过引入局部序参量识别模拟体系中的类六方和类正交单体，系统

研究了聚乙烯体系静态下两步成核的动力学过程，其中类六方结构作为中间结构
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辅助成核。成核过程中发生的局部有序结构聚集促进了晶核的侧向生长和沿分子

链方向伸长，我们认为这样的成核方式可能是柔性长链体系相转变的普适过程。 

(2)对比研究了在剪切外场下，全原子聚乙烯体系非平衡条件下的成核结晶

过程。利用同样的局部序参量，我们发现随着剪切施加的温度不同，聚乙烯的两

步成核过程经历了不同的路径，当剪切施加的温度在熔点以下时，成核结晶与静

态相似，只是外场的存在促进链内构象转变加速了结晶过程。而当剪切施加在高

于平衡熔点时，体系中会出现高密度区，随后成核在高密度区发生。即密度波动

作为成核的中间过程。这也有可能是实验中观察到“SAXS before WAXS”的原

因。 

(3)基于粗粒化聚乙烯醇(CGPVA)模型，并引入伞状采样模拟技术研究缠结高

分子熔体成核自由能曲线，确定了在我们研究的链长范围内成核势垒、临界核尺

寸不随分子量的增加而发生变化，而成核速率随分子量的增加而降低。同时，对

于实验中报导的链间成核和链内成核做了研究，发现粗粒化模型中均为链间成核，

而实验上所观察到的一些现象，一方面可能由于模拟中链长不够没能重现，也可

能依赖于特殊的高分子体系。 

(4)基于 CGPVA 模型，在模拟体系中引入不同长度和不同浓度的刚性棒，研

究了不发生两组分相分离情况下的高分子熔体成核结晶。通过对结晶初期静态结

构因子的变化规律分析，我们发现聚合物成核结晶在初期更可能为成核-生长模

式，而不是旋节线相分离模式，而实验中静态下观察到“SAXS before WAXS”

可能源于成核结晶初期晶粒尺寸小，晶核数目少。同时我们还系统研究了刚性棒

对高分子结晶的影响，包括生长速率和片晶厚度等。  
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第 2章 数值模拟方法 

在本章中，我们将简要介绍所使用的数值模拟方法。包含本论文工作中用到

的基本的蒙特卡洛模拟方法（第 2.1 节），以及计算成核结晶所需使用的等温等

压系综（第 2.2 节）；然后讨论了伞形采样（第 2.3 节），分子动力学模拟（第 2.4

节）；最后是混合蒙特卡罗方法（第 2.5 节）。 

2.1 蒙特卡洛模拟 

在 Metropolis 蒙特卡洛模拟中(MC)[1]，物理系统通过一系列随机移动（例如

粒子的旋转或位移）在相空间中演化。在粒子体系模拟中，我们根据粒子移动前

后系统势能的变化决定接受或拒绝这一步移动。根据系统随时间的演化，我们通

过采样结果计算各种热力学量的时间平均值。如果进一步假设系统是各态历经的，

MC 从时间平均中得到的值可以等效于系综平均结果。由于标准的 MC 模拟计算

平衡状态下的平均热力学可观测量，该模拟方法可用于研究系统的热力学性质，

例如在某一反应坐标下的自由能曲线，如本论文第五章中的工作。 

在 MC 模拟中，物理系统的演化并不遵从标准的物理定律，取而代之的是在

相空间中重要区域的随机行走，由此来采集相空间的热力学信息。虽然通过随机

行走的办法相比遵从物理定律演化的移动能使体系更快达到平衡，取得更高的计

算效率，但也因此从 MC 模拟中往往得不到物理系统的动力学信息[1, 2]。然而，

也有研究表明，在液体的 MC 模拟中，使用局部移动能得到与分子动力学模拟相

吻合的动力学信息[3]。  

在正则热力学系综（NVT，即体系中粒子数 N，模拟体积 V 和温度 T 保持恒

定），系统处于 i 构象并具有势能为 Ui的概率为[4] 

 exp[ ]/ ( , , )i iP U Z N V T    (2.1) 

其中 Z(N,V,T)是配分函数。任意可观测量的期望值可以表示为， 

 exp( ) / ( , , )i i i i

i i

P U Z N V T         (2.2) 

但由于配分函数 Z 是未知的，我们在 MC 模拟中往往不能直接通过式(2.2)进行

计算。Metropolis MC算法提供了一种无需计算配分函数Z而得到观测值的办法。

在 MC 模拟中，在相空间中进行随机行走，具有更低势能的区域被访问的次数也

会更多。换言之，能量更低的构象在进行时间平均时具有更高的贡献。Metropolis 

MC 算法如下： 

1. 选取新的构象(new)，从旧构象转移到新构象的概率为 α(old→new) 
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2. 接受新构象的概率为 θ(old→new)。如果新构象被拒绝，则回到旧构象并

对旧构象进行采样 

3. 计算观测量的平均值 

4. 重复整个过程直到收敛 

为了确保所有概率在平衡状态下都是平稳的，系统必须满足一定的平衡原则[2]。 
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也就是说，对于每个“旧”构象，转变为所有其他构象(newi)的次数必须等于“新”

构象向“旧”构象的转变次数。这是所谓动态平衡的一种简单说明。但如果遵守式

(2.3)，则在模拟中需要跟踪许多构象，使得开展模拟不是特别方便。所以可以对

系统施加更严格的条件，并要求它满足所谓的的细致平衡原则(detailed balance)， 

    old new(old new) old new (new old) new oldP P          (2.4) 

如果每对可能的构象转变都考虑细致平衡条件，则只需要考虑发生转变前后的两

种构象，使得模拟实施更加方便。但值得强调的是，如果只是为了使得蒙特卡洛

模拟形式上正确，而施加不必要的细致平衡原则是多余的[4]。 

 在大多数模拟中，新旧构象之间相互转移的概率是对称的，即 α(old→

new)=α(new→old)，所以消掉式(2.4)中的转移概率，利用细致平衡原则可以得到

接受概率的表达式， 
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  (2.5) 

假设构象的采样概率服从玻尔兹曼分布(Boltzmann distribution)，则可以得到接受

概率的表达式为[2]， 

 
 

 
 new old

old new
exp[ ]

new old
U U







  


  (2.6) 

在模拟中实现这个接受概率有很多种方式，在传统的 Metropolis MC 中[1]，接受

概率为, 

   new oldold new min{1,exp[ ( )]}U U       (2.7) 

这意味着所有导致势能减小的移动或构象变化都会被接受，同时一些使得增加势

能的移动或变化也有概率被接受，随着势能变化量的增加，新构象被接受的可能

性会随之下降。 
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2.2 等温等压系综 

在热力学极限条件下（如 N→∞），除了由波动产生的一些特性外，系综的选

择并不会带来大的影响[4]。然而，当模拟体系具有有限粒子数时，系综的选择变

得尤为重要。特别是在研究成核结晶过程中，模拟往往会选用一个开系，如选取

温等压系综(NpT)或巨正则系综(μVT)进行模拟。如果成核结晶的模拟仍然在一个

封闭体系，如正则系综(NVT)条件下进行，则会出现问题。假设晶体比熔体或液

体密度高，当成核发生且晶粒不断生长，在等体积条件下，熔体或液体的密度将

会由于粒子数的减少而不断降低[2]。已有的研究表明采用正则系综研究成核结晶

问题会使得结果明显错误[5]。NpT 模拟的另一个优势是可以直接得到吉布斯自由

能(Gibbs free energy)，同时实验往往是在等压条件下进行，这使得 NpT 模拟的结

果有可能直接与实验结果进行比较。 

上节介绍的 Metropolis 蒙特卡洛方法在等温等压模拟中依然有效，只是接受

概率因系综的不同改写成[4]， 

 
exp[ ( )]

( , , )

i i
i

U pV
P

N p T

 



  (2.8) 

其中 ( , , ) exp[ ( )]i i

i

N p T U pV    为配分函数，吉布斯自由能可以表示为

B ln ( , , )G k T N p T   [4]。 

在蒙特卡洛模拟中，移动单个或一组粒子时系统的体积不会发生变化，所以

当移动粒子时，其接受概率与正则系综下的接受概率相同。而当我们需要控制恒

定压强时，需要额外控制体积的变化。在蒙特卡洛模拟中，尝试体积变化时采用

改变 lnV 的方式，其接受概率为[2, 6]， 

   new
old new

old

min 1,exp[ ( ) ( 1) ln ]
V

V V U p V N
V

 
   

         
   

  (2.9) 

当进行体积变化时，必须重新计算体系所有相互作用的变化，相较于移动单

个粒子来说，这样的计算量变得非常大。因此在大多数蒙特卡洛模拟中，也包括

我们的工作中（第五章），我们采用在一个蒙特卡洛周期内进行一步体积移动。

对于等温等压的推导可能存在更多的形式，但最终应该得到一致的结论[7-9]。 

一个值得注意的问题是在施加体积变化时，我们需要保证细致平衡原则。通

常我们采用如下的方式进行体积变化，即 new oldln lnV xV 。不能简单的选取 1-X

和 1+X (X>0, 体积变化量)直接缩小或放大原有体积，因为这会违背细致平衡原

则。比如我们偶然的使得体积减小量达到最大，即 Vnew = (1+X)Vold，在下一步时，
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则无法使得体积变为原有大小，因为(1-X)(1+X)=1-X2<1。当我们选取一个缩放参

数 R 范围为 0 到 1，使得 exp((2R-1)ln(1+X)), 由此一来体积不管缩小还是放大都

能回到原始的大小，即满足细致平衡原则。 

2.3 伞状采样 

如式(2.1)所示，蒙特卡洛模拟中某观测量的平均值为， 

 

exp( )

( , , )

i i

i
i i

i

U

P
Z N V T

 

 



 


   (2.10) 

但如果相空间中某一区域的采样概率很低，则采样得到的统计结果可能会出现较

大偏差，这就是所谓的非各态历经问题。解决模拟非各态历经问题的一种办法是

伞状采样[10]。这种方法的基本思想是引入一个权重函数 w，限制采样在低概率采

样区域从而提高原本低采样率区域（高自由能空间）的采样概率。引入权重函数

后，一个可观测量的平均值表示为[11]， 
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于是可以得到， 

 
/

1/

w

w

w

w


    (2.12) 

此处平均是在一个偏势相空间的平均，即相当于玻尔兹曼因子乘上了一个权重因

子。只要我们的权重函数选取合理，则模拟可以很好地被限制在一定的反应坐标

内，通常我们称之为模拟窗口。将相空间分为具有相互叠加区域的连续窗口，可

以使得模拟更快达到平衡[2, 3, 11, 12]。 

以正则系综为例，在某一反应坐标 Q 下，亥姆霍兹自由能(Helmholtz free 

energy)为， 

    lnBA Q k T Q    (2.13) 

其中  Q 是平衡分布，即系统处于相空间中 Q 点的平均概率，用狄拉克 delta

函数表示为， 

     δ NQ Q Q   r   (2.14) 

这里 Q(rN)则为模拟中真实的序参量的值，上式可理解为一个计数器。如果选择
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权重函数 exp[ ( )]w V Q  ，其中 V(Q)是与序参量相关的函数，则式(2.12)可以写

为， 

 
δ( - ( )) /
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r
r   (2.15) 

将权重函数带入展开可得， 
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上式的推导利用了狄拉克 delta 函数的性质，即    
 0

0

00,

V x
x x V x

x x



  


。由此

一来，我们求平均的操作等效于在有个偏势系综下的平均。 

又因为我们只对相对的自由能变化感兴趣，所以分母的平均值并不重要。对

上式取对数可得， 

       ln ln δ( - ( )) ln exp[ ]N N

w w

Q V Q Q Q V Q    r r   (2.17) 

上式最后一项为所有 Q(rN)的平均值，则在相对自由能计算时可以简化为一个常

数被消去。 

为了估计式(2.17)剩余项的平均值，可以采用之前提出的 Metropolis MC 方

案。在这种 MC 模拟中，每移动一步，就把所观察量的值加到平均值上。则在 k

步 MC 模拟中, 𝒳的平均值为， 

  
1

1 k
N

k i

ik
 



  r   (2.18)  

模拟中的每一步，其接受或拒绝根据玻尔兹曼概率决定。当我们引入权重函

数之后，即为一个非玻尔兹曼采样模式。采取与 Metropolis MC 相同的方式，只

是判断接收或拒绝时，其概率变化为， 

    bias

new oldold new min{exp[ ]}U U U         (2.19) 

这里 ΔUbias表示引入的权重函数得到的偏势的改变。由以上的推导可知，在模拟

中只需要记录在相空间中各个反应坐标点处被访问的次数，便可根据其分布，

f(Q)，得到相对的自由能高低。 

     ln ( ) constantBA Q V Q k T f Q      (2.20) 
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我们在此指出，此过程在等压等温(NpT)系综模拟中同样有效。唯一改变的

是 Metropolis MC 中的接受标准，以允许体积变化控制压强，从而得到相应的吉

布斯自由能而不是亥姆霍兹自由能。此外，具有两个（或多个）序参量可以使该

方法扩展到二维或多维自由能曲面，而这都可以用以上这套思想推导。 

当我们将反应坐标分为不同窗口并在有限的相空间进行采样计算时，相邻窗

口计算出的能量必须匹配。在多维伞形采样中，有许多相对复杂的方法进行窗口

间自由能匹配，例如加权直方图分析方法[13-15]，但在一维相空间中，目前有种相

当简单的方法可以使用。在成核研究中，我们往往希望计算与过冷液体相关的成

核自由能曲线。因此，由反应坐标 Q 确定的液相吉布斯能可以被认为是零。当完

成了不同窗口中相对自由能计算，接下来便可以尝试匹配相邻窗口重叠区域的一

个重叠点，然后检查在重叠区域的其余部分是否也匹配。如果其余重合区域不能

很好重叠，则表明该系统尚未达到平衡。 

在我们的模拟中，使用了自适应形式的权重函数[16]。相比于传统的二次型的

权重函数（偏势），自适应的权重函数考虑了当前循环采样得到的序参量分布情

况，同时也考虑上一循环所施加的偏势的值。通过在各个循环中不断更新迭代偏

势函数，使得最后所加的权重函数 Ubias 在达到平衡后为该窗口相对自由能的负

值。同时，在每次更新偏势函数值时限制最大的变化量，所以每次更新势函数为， 

 
bias bias

new old( ) ( ) ln ( )BU Q U Q xk T f Q    (2.21) 

上式 x 用以限制偏势值的最大更新范围。为了测试在采样迭代之后是否已达到平

衡，我们需要确保在每个窗口中的每个序参量被访问的次数是基本相等的，并且

模拟在整个相空间中频繁跳动，而不是受限在某些序参量上。同时，我们也可以

进一步检查势能在相邻窗口是否已经充分达到平衡来判断模拟是否达到平衡。 

2.4 分子动力学模拟 

分子动力学（Molecular Dynamics, MD）模拟是除上述 MC 模拟之外的另一

种数值模拟方法。其通过对牛顿运动方程进行数值积分，从而得到物理系统的及

时动态演化信息，而不是像蒙特卡洛模拟在相空间中进行随机抽样[2]。与 MC 模

拟相比，这在观察系统“自然”动力学方面具有一定的优势。但是，MD 模拟需

要计算作用在每个粒子的力，因此通常比相应的 MC 模拟花费更多的计算量[2]。 

在 MC 模拟中，我们通过调控 Metropolis MC 中的接受判据来调整不同系综

条件下的模拟。而在分子动力学模拟中，已经开发出各种恒压器和恒温器[17-21]以

将模拟系统与热浴之间相互耦合从而控制模拟的温度和压强。 

通常的 MD 模拟包含以下步骤，粒子空间位置的初始化，粒子速度分布的初
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始化，根据力场参数计算每个原子受力，再根据受力情况按照牛顿第二定律得到

下一时刻的新空间位置和速度分布。对于 MD 模拟的详细介绍能在诸多书籍中

得到，我们将不在本章中作过多介绍。现有的商业化软件如 Material studio 则能

进行包括建模，MD 计算，数据分析及结果可视化等所有操作。除此之外，诸多

开源计算平台如 Lammps，NAMD，Graomacs 等均能进行多种体系的 MD 模拟。

本论文中涉及到 MD 方面的计算均采用了 Lammps 和 NAMD 平台。具体的模拟

参数、力场等信息详见下面各章。 

2.5 混合蒙特卡洛模拟 

 

图 2.1. HMC 在 NpT 系统下流程示意图。其中正则系综的 MD模拟用来取代传统的蒙特卡洛

尝试移动。 

 

混合蒙特卡洛模拟（Hybrid Monte Carlo, HMC）[22]是指结合 MC 与 MD 的

模拟方法。当研究的体系中粒子间相关运动变得重要时，蒙特卡洛模拟的效率将

会逐渐降低。在高分子体系中，由于链内化学键的存在，使得单体间的运动总是

相关的，分子链越长，则可能带来的相关性越强，而传统的 MC 模拟因此效率可

能迅速降低使得系统长时间难以趋于平衡。这使得使用 MD 模拟似乎更加有优

势，然而当我们希望计算成核自由能曲线时，使用 MC 模拟直接在相应的相空间
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进行采样能直接得到相关的热力学信息，作为一种折中的方案，采取将 MC 与

MD 结合的模拟方式 [39,119-122]，及 HMC 去进行高分子体系成核自由能计算。在

图 2.1 中，我们展示了 HMC 的流程图。 

HMC 模拟和 Metropolis MC 模拟相似，不同之处在于将 MC 中移动单个或

多个粒子的移动用一个较短的 MD 模拟替代，由此一来，每次 MC 采样时，新的

构象相比于旧的构象每个粒子均发生了移动，这使得模拟可能更快的达到平衡。

已有研究表明，只要 MD 模拟部分其路径积分时可逆过程，同时在判断构象是否

接受时考虑了动量的分布情况，则 HMC 是满足细致平衡原则的[22-26]。  

2.6 小结 

本章中，我们主要介绍了本论文工作中用到的计算方法，包括蒙特卡洛模拟

和伞状抽样的详细推导，由于 MD 模拟方面的细节在各个章节的工作中均有介

绍，在此不做赘述。值得注意的是，采用 MD 模拟研究高分子成核结晶行为，往

往不能得到直接的热力学信息，能直接得到的往往仅限于在模拟时间范围内势能

的变化，体积、温度、压强等的变化信息。如果想要研究模拟体系结构的变化，

往往需要构建合适的局部序参量在模拟轨迹中去提取结构的信息。针对不同体系，

序参量的构建往往不同，在接下来的各章工作中，根据不同的目的我们构建了适

用于不同体系的局部序参量，这将在各章中作分别介绍。除此之外，值得注意的

是高分子体系的动力学过程十分缓慢，且随着链长的增加，松弛时间越来越长，

这时 MD 模拟往往受限于模拟时长，而陷入非各态历经问题，即在有限的模拟时

长内往往观察不到希望研究的现象。比如高分子的成核结晶，直接的 MD 模拟研

究往往将模拟体系置于较高的过冷度下从而加快动力学过程，但如此一来是否能

反应“真实”、“自然”的动力学过程值得探究。 

  



第 2 章 数值模拟方法 

31 
 

参考文献  

[1] Metropolis N, Rosenbluth AW, Rosenbluth MN, Teller AH, Teller E. Equation of state 

calculations by fast computing machines[J]. The Journal of Chemical Physics, 1953, 21: 1087-

1092. 

[2] Frenkel D, Smit B. Understanding molecular simulation: From algorithms to applications[M]. 

Elsevier, 2002. 

[3] Huitema H, Van der Eerden J. Can Monte Carlo simulation describe dynamics? A test on 

Lennard-Jones systems[J]. The Journal of Chemical Physics, 1999, 110: 3267-3274. 

[4] McQuarrie D. Statistical mechanics[M]. Sausalito, CA, 2000. 

[5] Wedekind J, Reguera D, Strey R. Finite-size effects in simulations of nucleation[J]. The Journal 

of Chemical Physics, 2006, 125: 214505. 

[6] Eppenga R, Frenkel D. Monte Carlo study of the isotropic and nematic phases of infinitely thin 

hard platelets[J]. Molecular Physics, 1984, 52: 1303-1334. 

[7] Koper GJ, Reiss H. Length scale for the constant pressure ensemble: application to small systems 

and relation to Einstein fluctuation theory[J]. The Journal of Chemical Physics, 1996, 100: 422-

432. 

[8] Corti DS. Monte Carlo simulations in the isothermal-isobaric ensemble: the requirement of a 

‘shell’molecule and simulations of small systems[J]. Molecular Physics, 2002, 100: 1887-1904. 

[9] Almarza NG. A cluster algorithm for Monte Carlo simulation at constant pressure[J]. The Journal 

of Chemical Physics, 2009, 130: 184106. 

[10] Torrie GM, Valleau JP. Nonphysical sampling distributions in Monte Carlo free-energy 

estimation: Umbrella sampling[J]. Journal of Computational Physics, 1977, 23: 187-199. 

[11] Chandler DJMOUP, Oxford, UK. Introduction to modern statistical Mechanics[M]. Oxford 

University Press, Oxford, UK, 1987. 

[12] Auer S, Frenkel D. Numerical prediction of absolute crystallization rates in hard-sphere 

colloids[J]. The Journal of Chemical Physics, 2004, 120: 3015-3029. 

[13] Kumar S, Rosenberg JM, Bouzida D, Swendsen RH, Kollman PA. The weighted histogram 

analysis method for free‐energy calculations on biomolecules. I. The method[J]. Journal of 

Computational Chemistry, 1992, 13: 1011-1021. 

[14] Kumar S, Rosenberg JM, Bouzida D, Swendsen RH, Kollman PA. Multidimensional free‐

energy calculations using the weighted histogram analysis method[J]. Journal of 

Computational Chemistry, 1995, 16: 1339-1350. 

[15] Chodera JD, Swope WC, Pitera JW, Seok C, Dill KA. Use of the weighted histogram analysis 



第 2 章 数值模拟方法 

32 
 

method for the analysis of simulated and parallel tempering simulations[J]. Journal of 

Chemical Theory Computation, 2007, 3: 26-41. 

[16] Mezei M. Adaptive umbrella sampling: Self-consistent determination of the non-Boltzmann 

bias[J]. Journal of Computational Physics, 1987, 68: 237-248. 

[17] Andersen HC. Molecular dynamics simulations at constant pressure and/or temperature[J]. The 

Journal of Chemical Physics, 1980, 72: 2384-2393. 

[18] Berendsen HJ, Postma Jv, van Gunsteren WF, DiNola A, Haak JR. Molecular dynamics with 

coupling to an external bath[J]. The Journal of Chemical Physics, 1984, 81: 3684-3690. 

[19] Nosé S. A unified formulation of the constant temperature molecular dynamics methods[J]. The 

Journal of Chemical Physics, 1984, 81: 511-519. 

[20] Hoover WG. Canonical dynamics: Equilibrium phase-space distributions[J]. Physical Review 

A, 1985, 31: 1695. 

[21] Martyna GJ, Tuckerman ME, Tobias DJ, Klein ML. Explicit reversible integrators for extended 

systems dynamics[J]. Molecular Physics, 1996, 87: 1117-1157. 

[22] Duane S, Kennedy AD, Pendleton BJ, Roweth D. Hybrid monte carlo[J]. Physics Letters B, 

1987, 195: 216-222. 

[23] Heermann DW, Nielaba P, Rovere M. Hybrid molecular dynamics[J]. Computer Physics 

Communications, 1990, 60: 311-318. 

[24] Mehlig B, Heermann D, Forrest B. Hybrid Monte Carlo method for condensed-matter 

systems[J]. Physical Review B, 1992, 45: 679. 

[25] Brass A, Pendleton B, Chen Y, Robson B. Hybrid Monte Carlo simulations theory and initial 

comparison with molecular dynamics[J]. Biopolymers, 1993, 33: 1307-1315. 

[26] Tuckerman M. Statistical mechanics: theory and molecular simulation[M]. Oxford university 

press, 2010. 

 

 

 

 



第 3 章 全原子聚乙烯模型静态下两步成核行为研究 

33 
 

第 3章 全原子聚乙烯模型静态下两步成核行为研究 

3.1 引言 

过冷液体中发生成核结晶是一种基本的相变现象[1]，普遍存在于各种材料和

生物体系中。以密度为单一序参量，经典成核理论(CNT)[2]和密度泛函理论(DFT)[3]

提供了单步过程的液-固转变框架，能定性地描述成核结晶现象，但对于不同条

件下地成核速率却难以定量预测[4-8]，而成核的分子细节仍然难以捉摸。近年来，

诸多领域中两步成核模型被提出以探讨成核的分子机理，两步模型认为结晶前存

在密度[5,9,10]或局部有序结构的波动[6,11-13]。尽管这些两步成核模型的分子路径不

同，但两种情况都强调了前驱体对于成核的重要性。计算机模拟和实验已广泛报

导了成核过程中前驱体的存在，例如胶体和金属所代表的球形粒子体系[6,14–17]，

以及复杂分子，如蛋白质和聚合物[5,18–21]。这些研究表明两步成核可能确实是自

然界成核结晶过程的普适机制。然而，目前关于键取向有序辅助成核的讨论主要

局限于球形粒子体系（如胶体和具有高对称性的金属粒子），而在诸如聚合物等

复杂分子体系的成核中则很少提及[19,22,23]。对于具有任意形状的粒子或具有复杂

结构的聚合物，局部序参量可以通过具有特定数学意义的形状描述符来定义。 

在高分子结晶领域，以构象有序或密度波动为结晶前预有序的两步或多步成

核模型已经被提出[24-28]，这与当前描述聚合物结晶的 Hoffman-Lauritzen(HL)模型

有明显区别[29]。目前描述高分子结晶的模型与小分子相似，但聚合物某些独特的

特征如分子链的柔性和连结性没有很好的考虑进去。高分子结晶的研究关乎年产

约 2 亿吨半结晶聚合物材料的工业产品，以及像阿尔茨海默症和帕金森症这样的

由蛋白质引起的疾病。由于长链的连结性和柔顺性，高分子结晶不仅涉及如链间

位置或取向有序过程，而且还涉及诸如链内构象有序如 gauche-trans （旁氏-反

式） 或 coil-helix （蜷曲-螺旋） 转变，这与球形粒子或小分子体系相比引入了

新的结构有序维度。尽管构象有序是高分子结晶过程中最特殊和关键的步骤，但

柔性链向构象有序的刚性链段的转化目前鲜有研究。如果两步成核模型适用于所

有材料，则聚合物结晶前也应发生局部结构有序或密度波动。考虑到高分子晶体

中独特的“之”字形构象或螺旋构象，我们定义局部结构序参量时应结合链内构

象有序和所有相邻链段的旋转对称性。 

在本章工作中，我们研究了全原子聚乙烯(PE)模型的成核过程。为了定义 PE

的局部结构顺序，我们引入了新的局部有序参数（以 OCB 表示），将链内构象有

序和链间位置有序耦合在一起，OCB 在识别有序结构上的可靠性由结构熵 S2 验
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证。密度信息以 Voronoi 体积 V 表示。以 PE 的六方晶体和正交晶体为参考结构，

在只考虑碳原子位置的前提下，我们定义了对应的局部有序结构参数为 H-OCB和

O-OCB。本章方法部分中系统介绍了模拟的详细信息和参数的定义。通过使用局

部序参量 OCB 和 Voronoi 体积 V 分析数值计算结果，我们发现 PE 结晶过程中确

实发生了两步成核。在等温-等压条件下，与局部序参量 H-OCB 相匹配的类六方

局部有序结构首先出现，然后在类六方结构内部出现稳定的正交晶核，成核过程

局部结构波动的辅助作用具有重要意义。 

3.2 计算结果 

3.2.1 PE 静态下的成核过程 

 

图 3.1. (a)和(b)是 PE 在 375K 成核过程不同时刻的构象，其中不同类型的原子以不同颜色表

示橙色和青色（红色和黄色）分别对应于中心原子和 H-OCB (O-OCB) 结构的相邻原子，而蓝

色原子则属于两者。(c)正交晶体的 XRD。OCB结构数目在 330 K(d)，350 K(e)和 375 K(f)处

的数目变化。 

 

如图 3.1(a)和 3.1(b)所示，我们展示了在 375K 温度下模拟轨迹中两个具有代

表性的构象（仅显示 OCB结构）。在图 3.1(a)中，OCB值（青色）代表与六方对称

(H-OCB)匹配的局部有序结构，这些类六方局部有序结构会随机的出现和消失，

但是随着模拟时间的延长它们会逐渐增大。当类六方结构达到某个临界尺寸时，

正交结构出现在六方结构内部。在图 3.1(b)中，正交结构 O-OCB（红色）出现在

类六方结构（青色）内。这些正交的结构是稳定的，并且随着模拟持续增长。图

3.1(c)展示了生成在 H-OCB结构内正交晶核在 34 ns 时的 X 射线衍射(XRD)数据，

在 2θ = 21.2o和 24.2o处的峰分别对应{110}和{200}两个晶面。由于存在时间短，
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尺寸小，因此在这项工作中发现的类六方结构并不是聚乙烯的六方相。实际上，

这些 H-OCB 结构仅具有链内构象有序和链间旋转有序，而无需取向有序[30]，并

且我们发现类六方结构的密度与熔体密度相当（见后面小结数据）。因此，在链

内构象和链间旋转有序的相互作用下，PE 的成核被证明为两步过程，330K 和

350K 的模拟条件得到了一致的结论，进一步证实了两步成核的结论。 

OCB结构数目的演变能表征成核动力学。在图 3.1(d)-(f)中分别显示了在 330、

350 和 375K 温度下 OCB 结构数目在成核过程中的变化。在三个温度下，类六方

结构均在淬火后立即出现（蓝色），而正交晶核结构（红色）的成核总是需要一

定的诱导时间，诱导期的长度分别为 3.6、7.5 和 14.0 ns。诱导时间的温度依赖性

表明较高的过冷度有利于成核。相反，较高的过冷度对应于较慢的生长速率，如

图 3.1(d)-(f) 所示。在模拟中观察到的成核和生长速率的温度依赖性与实验观察

以及 CNT 的预测非常吻合。 

3.2.2 成核过程类六方结构波动与密度变化 

结构熵可以作为衡量模拟体系中结构有序状态的参数，由此证明局部序参量

OCB 的可靠性，H-OCB 结构的出现降低了局部的结构熵(S2)。对于完全无序的体

系，S2 等于 0（比如理想气体），而有序结构的结构熵值为负[31]（对于理想晶体，

S2→-∞）。为了跟踪 H-OCB团簇形成和消失过程中 S2 的演化，我们选取了在 7.5 

ns 之前的特定时间的局部有序结构，并在 200ps 的时间范围（以 5ps 的步长）内

计算这些原子的 S2 变化情况。S2 的计算如公式 (3.1) 所示，其中 g(r)是碳原子的

径向分布函数，ρ 是以某一原子为中心，在截断半径所包含的区域的原子数密度

（本研究中为阶段半径 rc=20Å）。图 3.2(a) 给出了 375 K 下五个 H-OCB结构在临

近时间段内 S2 的演化过程，其中黑色虚线标明了 H-OCB结构的出现时间。在 H-

OCB 结构出现之前，我们观察到 S2 的下降，使得 S2 的演化过程中有局部最小值

（图 3.2(a) 中的蓝色区域）。在我们计算的 20 多个 H-OCB 结构中，其 S2 的演化

都存在相似的趋势，这证实了由局部序参量 OCB所确定有序结构确实代表具有低

结构熵的有序结构。 

为了阐明 OCB表征的局部结构有序是否与密度耦合，我们计算了不同阶段局

部有序结构的 Voronoi 体积。图 3.2(b) 展现了 375K 模拟过程中一个局部的模拟

体系的 OCB结构（右列）及其碳原子的 Voronoi 体积（左列）。其中局部有序结构

的着色与图 1 相同，Voronoi 体积的颜色标尺位于左下角。因为大部分原子的

Voronoi 体积基本不变（绿色表示 Voronoi 体积≈30），由此说明 H-OCB局部结构

的出现并不伴随着密度的变化。图中所示在正交晶核区域 Voronoi 体积移至较低

值（蓝色表示 Voronoi 值<25），由此我们推测密度变化仅在正交晶核形成后才能
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区分。值得注意的一点是即使在模拟的最后时刻，H-OCB结构的密度也相对较低。

我们在支撑材料的图 S2 中[30]，直接比较 H-OCB 结构和熔体之间的密度并没有发

现区别，也表明 H-OCB和密度之间没有直接关系。显然，H-OCB结构所代表的局

部有序和密度是两个相互独立的有序过程，彼此不耦合，而正交结构的形成涉及

密度和局部有序的耦合。结合图 3.2(a) 和 3.2(b) 的结果，S2 的减少可以归因于

OCB代表的局部有序过程而不是密度，因为 OCB结构的密度在此阶段几乎保持恒

定。 

  2
0

(r) ln (r) [ (r) 1]
2

cr

S dr g g g


       (3.1) 

 

图 3.2. (a)在 7.5 ns 之前的 5 个代表性 H-OCB结构（局部有序结构）的 S2随时间演化结果。 

黑色虚线表示 H-OCB结构的出现时间，在该时间 S2位于局部最小值。(b) OCB结构（右列）

及其碳原子的 Voronoi 体积（左列）随时间的演化图，其中 Voronoi 体积高意味着密度低。 

H-OCB结构的出现与密度之间似乎没有直接关系。 

3.2.3 两步成核过程 

OCB 代表的局部有序结构和密度如何相互耦合以形成稳定的正交晶核是仍

未回答的问题。图 3.3(a)中，我们描绘了在 375 K 模拟的系统中一个局部体系的
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有序结构数量和最大有序结构大小的变化，局部体系在选取时将 34 ns 时刻所观

察到的晶粒包含在了其中。为了直观观察，我们将原始数据进行近邻平均后的结

果放在了支撑材料的图 S3[30]。统计有序结构大小的方法如下：如果两个有序结

构的最近距离大于截断半径（在本工作中为 5.4 Å），则为两个单独的结构并计数

为 2，否则，将它们视为单个有序结构并计数为 1。有序结构的大小由其中的碳

原子数决定。有序结构数目和大小的演化可分为两步的成核阶段和额外的生长阶

段。在成核的第 I 阶段(0.0-14.0ns)中，有序结构的数量首先增加并在 6 附近波动

（带有黑线指示线的红色圆圈），同时有序结构的大小缓慢增长（带有黑色指示

线的蓝色六边形）。我们将第 I 阶段定义为 H-OCB 波动期，因为这一阶段只有类

六方局部有序结构出现。正交晶核出现在第 II 阶段(14.0-21.0ns)，我们定义该阶

段为成核阶段，这一期间 O-OCB 结构与密度之间存在耦合关系。在步骤 II 中，

有序结构尺寸快速生长伴随着有序结构数目的急剧减少，这表明正交晶核的形成

是通过相邻 H-OCB结构的合并。在支撑材料中，我们提供了模拟过程的影片，确

认了临近类六方结构合并为正交晶核的两步成核机制[30]。总的来说，合并相邻的

H-OCB 结构在动力学上比遵循 CNT 描述的逐步生长过程更加容易[2]。在 20.0ns

形成稳定的正交晶核后，有序结构的数量保持在一个较小的值，与此同时有序结

构的大小不断增加，这就是图 3.3(a)所示的生长阶段。 

 

图 3.3. (a)在 375K 的系统中选取了代表性区域，该区域中有序结构数目（红色圆圈）和最大

有序结构大小（蓝色六边形）的演化。据此将 PE 的成核分为两个步骤，即 OCB 波动（第 I

阶段）和正交晶核出现（第 II 阶段）。(b)在 375K 下，O-OCB 结构的结构熵熵 S2 和 Voronoi

体积的演化。 

 

伴随正交晶核的形成，我们观察到了密度和 S2 的急剧转变。我们计算出属

于 O-OCB 结构原子的平均 S2 和 Voronoi 体积，并观察他们的演化行为，因为 O-

OCB结构原子经历了两步成核和生长过程（熔体-类六方结构-正交结构），所以这

些结构的密度和 S2 的演化有助于对动力学过程的研究。在成核的第 I 阶段，

Voronoi 体积保持相对恒定，而 S2 则略有下降。在进入第 II 阶段后，这两个参数

立即减小。Voronoi 体积的演变支持上一部分中 H-OCB 结构在第 I 阶段中与密度
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无关的结论，而在第 II 阶段中正交晶核的形成确实涉及 OCB与密度之间的耦合。 

 我们在其他两个温度的模拟结果中也观察到两步成核过程。图 3.4(a)和 3.4(b)

分别显示了在 330 K 和 350 K 时有序结构数目和最大有序结构大小的演化。在

330K 时，成核的第 I 阶段（H-OCB波动）时长大约为 3.6ns，这比 350K 时的 7.5ns

和 375K 时的 14.0ns 短。在第 II 阶段中，有序结构的快速生长也伴随着有序结构

数目的急剧下降，证实了稳定的正交晶核也同样由临近类六方聚合而成。第 II 阶

段在 330、350 和 375K 分别耗时 7.7、9.4 和 7.3ns，其开始时最大有序结构的大

小分别为 180、250 和 300，最后分别为 800、1350 和 1100。较低的温度对应于

较短的第 I 阶段，而在第 II 阶段开始较小的有序结构，而第 II 阶段结束的时间

和有序结构尺寸随温度变化并没有呈单调变化趋势，这表明第 I 阶段的 H-OCB波

动和第 II 阶段中中 OCB与密度耦合形成正交晶核具有不同的温度依赖性。 

 

图 3.4.分别在 350 K(a)和 330 K(b)的模拟结构中选取了代表性的区域，该区域中有序结构数

目（红色圆圈）和最大有序结构大小（蓝色六边形）的演化。 

3.3 讨论 

基于以上对 OCB 和密度两个序参量的计算结果分析，证明 PE 的成核是由

OCB代表的局部有序结构波动辅助的两步过程，其中局部结构序参量 OCB将链内

构象和链间旋转有序耦合在一起，而两步成核过程与在胶体粒子体系中观察到的

多步成核过程类似。PE 晶体成核的的动力学路径包括 (I)H-OCB局部有序结构的

波动和(II)正交结构的成核。不同于 CNT[2]提出的一步成核过程，PE 成核时稳定

正交晶核的形成是通过邻近的 H-OCB结构聚集融合而成。此后，晶体生长包括了

横向尺寸和厚度的增加。在支撑材料的影片中[30]（参见 SI 影片 2）显示，晶粒

“吸收”相邻的 H-OCB结构以实现侧向生长，并通过构象调整同时在链方向上伸

长，这与 Strobl[24]提出的多步结晶模型非常相似，也由 De Yoreo 等人在其他体系

中的发现相似[32]。 

链内构象有序是聚合物结晶的固有前提，而构象有序过程在简单的球形粒子
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体系中不存在。 HL 理论描述了一种二次成核或表面成核过程[29]，其中假设了与

片晶厚度相等的构象有序链段附着在生长前端，同时将构象有序链段的构象熵损

失等效在表面自由能项[29]。基于这些假设，HL 模型将构象排序作为聚合物结晶

的速率限制因素。Olmsted 等人提出[25]，构象顺序和密度之间的耦合会在结晶前

引起液液相分离。由于密度波动本质上是大尺度的，因此在这些模型中都要求体

系中构象有序链段本身具有一定的长度和浓度。着眼于晶体生长前端，Strobl 的

多步结晶模型将聚合物的结晶描述为由具有一定长度的构象有序链段的取向有

序过程[24]。显然，所有这些模型都将浓度或构象有序链段的长度作为预排序现象

或成核的先决条件，而高分子链如何从柔性链转变为具有所需长度和浓度的构象

有序链段的问题尚未明确阐明。在此工作中，我们认为可以通过局部序参量 OCB

解决此难题，因为这是以单一粒子为中心，仅考虑周围原子位置的局部参数。模

拟结果表明，相邻的长度较短的反式 PE 链段能够排列成为 H-OCB结构（类六方

结构），而并不需要完全平行或引起密度变化。如果没有分子链间相互作用，热

波动可能会抑制反式 PE 链段的伸长和增加。我们的模拟结果显示 H-OCB局部有

序结构的波动了具有低结构熵（S2）的反式链段和 H-OCB结构生长，尽管它们本

质上仍是动态的。H-OCB结构达到一定大小后，可能会诱导其他有序过程（如位

置和密度有序），并最终导致成核结晶的发生。另一个有趣的发现是相邻的 H-OCB

结构以融合的形式形成稳定的正交晶核。键伸缩，键角扭转和构象转变的存在增

加了成核初始阶段自由能势垒。在聚合物体系中，由于链内的连结性存在可能分

子量更偏向共同成核的模式，例如相邻 H-OCB 结构的合并。 

PE 成核过程中 OCB 结构波动辅助成核这一现象并不一定排除结晶之前出现

大尺度密度波动的可能性，尤其是在非平衡条件下，例如非线性流动[33-35]。小角

X 射线散射实现表明密度波动在结晶开始之前已经发生。如理论和实验所提出的

关于拉伸诱导的卷曲-螺旋转变[36,37]，流动场还可以促进柔性链到刚性棒状结构

的转变，这可能直接诱导密度波动而不是局部有序。此外，链内构象有序使得高

分子体系有更加复杂的相行为。类似链内构象顺序、局部结构有序和密度有序之

类的多种有序过程的耦合作用可能诱导相分离或 isotropic-nematic 转变，这些耦

合机制或许可以解释在聚合物复杂的相行为，自组装行为等。 

3.4 模拟方法及局部序参量 

3.4.1 模拟方法  

为了保留 PE 的构象和空间位阻效应，我们使用 NAMD 进行了全原子分子
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动力学模拟[38]，模拟中使用了 Yin 和 MacKerell 等人提出的 CHARMM 力场[39]。

模拟体系包含 32 条 PE 链，每条链有 500 个单体，因此在体系中大约有 100000

个原子，模拟尺寸在 x，y 和 z 方向分别为 97Å、113Å 和 84Å。本章工作使用

Materials Studio 软件中通过随机游走生成了初始的无定形 PE 结构[40]。模拟中采

用了等温等压系综（NpT），设置压强 p 为 1 个大气压。在 600K 弛豫 2ns 后，PE

熔体的均方末端距和均方回转半径的比值<R2> / <Rg
2> = 5.20±1.45。此后，将模

拟体系淬火到 330K，350K 和 375K 运行等温等压模拟 28ns，模拟的时间步长设

置为 1fs 且在三个方向均施加周期性边界条件。 

3.4.2 局部序参量定义 

 

图 3.5. (a) PE 的理想正交晶体（左）和六方晶体（右）。(b)正交晶体和六方晶体的 OCB值。

正交结构的 OCB 等于 0.130，而六方结构的 OCB等于 0.150 或 0.165，它们相互之间能很好地

分离。 

 

局部序参量是用来识别局部结构的参数，这一概念已广泛用于各种体系中

（如胶体，蛋白质和纳米颗粒）[41]。构建局部序参量第一步是选择参考结构，在

此工作中，如图 3.5(a)所示，引入室温下 PE 理想正交和六方晶体结构作为参考

结构。定义局部序参量的关键步骤是构造数学表达式，以便将多维结构转换为一

个标量或相似的指标。此后，通过比较未知结构与参考结构之间局部序参量的值

来实现结构匹配。等式(3.2)和(3.3)是此工作中构造的局部序参量，图 3.5(b)显示

了不同标准结构的 OCB值，OCB值等于 0.130 和 0.150-0.165 对应于正交晶体结构

(O-CA)和六方晶体结构(H-CA)的中心原子。我们在图 1(d)-(f)中计算 OCB 结构的

数目即计算中心原子(CA)数目。式(2)中的 Ql 是球谐函数 Ylm的和，其中 l = 4 且

m∈[0，l]， ij 和 ij 分别对应于两个原子形成的方向向量在极坐标中的极角和方

位角。等式(3.3)求平均，其中 Nb(i)是截断半径 5.4Å 内与中心原子 i 相邻的原子
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j 的数目。我们进一步将 O_OCB 和 H_OCB 结构定义为中心原子即其周围 5.8Å 范

围内的碳原子。 
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l lm ij ij
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 此工作中，序参量的构建基于如下考量。 

a)坐标变换。我们的结构辨识面临的主要困难之一是模拟体系是各向同性的，

这意味着成核或结晶之后内部分子链的取向方向是不可预测的。如果辨别结构时

使用各个原子的原始坐标可能会得到错误的结果。然而，如图 3.6(b)所示，我们

可以计算出某个中心原子 i 以及与在 5.4Å 之内相邻原子 j 相应的极角和方位角。 

即使这些角度的精确值会随方向而变化，但球谐函数的旋转对称性使得不同的取

向方向都能得到不变的结果。在图 3.6(a)中，我们给出了 5 个不同取向的理想正

交晶体的 OCB值，不同取向结构得到的 OCB值都约为 0.13，证明了我们局部序参

量的旋转不变性。因此，我们可以使用球坐标并选择适当的球谐函数作为“转换

器”来排除取向的影响。 

b)降维近似。图 3.6(b)中显示了在进行计算时 θij和 φij的分布情况，结果表明

由于链内反式构象，一个确定的 φ 值必然对应着几个确定的 。如果我们在构建

局部序参量的时候同时限制了这两个变量，则基于理想结构去匹配未知结构将变

得非常困难，尤其是在聚合物的成核初期，因为链的连结性和柔性会使得初始的

有序结构具有多种缺陷。在此，基于效率和现实的考虑，仅计算式(3.2)中球谐函

数的绝对值可能是更好的选择。 

c)特征方程。方程(3.2)和(3.3)被选为“转换器”，其变量为 φ 和 ，这使得球

坐标值能直接带入。对 Ylm取绝对值得操作消除了方位角 φ 的影响，所以应选取

适当的 m 值以充分考虑 的分布特征。图 3.6(c)表示 Q1 的轮廓，其中 m 从 0 到

l 的总和（绿色点）以及在相同域 (-π/2, π/2) 中标准结构 的分布。 值的分布

的特征峰被 Q1 很好地覆盖，表明 Q1 可能是一个恰当的局部序参量。同时考虑到

PE 晶体总是要求连续的反式链段，我们将链段的构象有序作为结构识别的前提。

反式构象保证 分布的镜像对称性，可视为一种丢弃 φ 信息的补偿。 

d)平均。如果我们知道标准结构与未知结构中每个原子的对应关系，则残差

平方和
2( ) _ _

1
( )

bN i j reference j query

l lj
Q Q


   应该是基于 Q1 值匹配寻找结构的最佳方

法。然而，如式(3.3)所示我们取所有相邻原子的平均值作为局部序参量的判断指

标（图 3.5(b)）。尽管此操作极大程度降低了匹配精度，但在 PE 体系中以足以找
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出局部有序结构，这可能是由于我们以构象顺序为前提进行了筛选。基于上述讨

预测，相邻构象有序链段的轻微倾斜不会显着改变 OCB值，因为该分布仅仅带来

了很小的变化。如模拟结果所示（图 3.6(c)）。我们模拟中得到的 H-OCB（类六方）

结构可以视为由一定倾斜排列的的反式构象链段组成的局部有序结构。 

 

图 3.6.(a)5 个随机取向理想正交晶体的 OCB值，不同的取向有相近的值表明利用局部序参量

选取的结构不会随取向方向变化。(b)PE 的正交和六方晶体结构中 φ 和 θ 的分布，其表明在

晶体结构中这两个角度之间特定的关联。(c)Q1 和分布在相同区间(-π/2，π/2)中的 θ 值，这表

明 Q1 保留了 θ 分布的多数特征。红色和蓝色点分别对应于(b)和(c)中的正交和六方结构。(d)

通过 OCB参数识别的局部有序结构。 

3.5 小结 

本章工作中，我们利用 MD 模拟研究了全原子聚乙烯体系在高过冷度下的

均相成核过程。我们耦合构象顺序和链间旋转对称性引入了局部结构参数 OCB，

能够区分熔体中的类六方和正交晶粒结构。链内构象有序和链间旋转有序之间的

耦合首先诱导动态的类六方结构出现。类六方结构形成后，正交晶核在类六方结

构内产生，这一过程通过相邻类六方结构的合并而不是标准的逐步生长。这表明

PE 晶体的成核是 OCB 代表的局部结构有序辅助的两步过程，这与以前的聚合物

结晶模型不同，而与在球形“原子”（如胶体和金属）体系中提出的模型相似。 
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第 4章 流动场诱导聚乙烯熔体密度波动辅助成核 

4.1 引言 

流动场诱导结晶(FIC)是一个非平衡相变过程，这一过程关乎到全球每年数

百万吨的半结晶聚合物材料工业[1-3]。外部流动场不仅提高了加工效率，而且增

强了最终产品的性能，如力学，热学和光学性能等。因此，FIC 的研究有助于制

造高性能的聚合物材料。施加流动场可以使成核速率提高几个数量级，且能够使

半晶聚合物的晶体形态从各向同性的球晶转变为具有取向的 shish-kebab（串晶）

结构[4-9]。因此，作为 FIC 的第一步，流动场诱导成核(FIN)可能会显著影响后续

的结晶行为。研究者们已经采用了许多方法来解决 FIN 的起源。最广为人知的熵

减模型(ERM)指出，流动场会迫使分子链取向或拉伸，从而降低成核势垒[10]。根

据 ERM，成核自由能可以表示为 * *

f q fG G T S     ，其中 *

qG 是经典成核理论[11]

中静态结晶时的成核势垒， fS 是流动场引诱导分子链取向导致的系统熵变。为

了考虑到新的晶核结构和晶体形貌，最近有研究者提出了一种改进的 ERM，这

一模型指出初始熔体和最终晶体的自由能在流动场中均有改变[12]。所有这些 FIN

模型本质上都源自经典成核理论，并假设流动场条件下的成核动力学路径与静态

条件下相同。同时，CNT 指出，从液相到晶体的转变是一个一步过程，这一过程

所有的有序转变同时发生，虽然 CNT 能很好的定性描述成核过程，但不幸的是，

这套理论难以精确地预测成核速率[13,14]。因此，用 ERM 对 FIN 进行定量描述几

乎是不可能的。 

CNT 所描述的一步成核框架在最近几十年中受到两步成核模型的挑战[15-19]，

这些模型中，提出了密度波动[20-23]或键取向有序波动[24,25]来辅助晶体成核。两步

成核模型强调了成核过程中间体（或前驱体）的存在和重要性。换句话说，局部

结构的出现并重组成为晶核是两个分离的过程[24,26]。通过分子动力学模拟，我们

上一章的研究表明 PE 在静态条件下的成核是一个两步过程，由局部有序结构

（LOS，表示为 OCB）作为成核中间体[27]，其中 OCB是用于从熔体中识别类固体

结构的局部序参数，而 OCB 的定义与计算与球形原子的键取向序参数极为相似

[22]，但我们强调了聚合物的链结构。与球形粒子或小分子相比，从柔性链到构象

有序链段（COS，连续的反式 PE 链段）的转变是聚合物结晶过程中最特殊的步

骤[28,29]。聚合物晶体的成核可能始于几个相邻的短链，这些构象有序链段的相互

作用克服热波动和熵损失从而逐渐稳定下来[30]。由于流动场可以诱导构象顺序，

如 gauche-tran 或 coil-helix 转变[31-33]，并促使这些链段平行排列，因此可能会诱
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导成核结晶过程中出现不同于静态条件下的结构中间体[23,34]，从而表现出不同的

成核动力学路径。这本质上不同于静态条件下的成核。FIC 实验中已经观察到了

结晶前出现高于熔体密度的非晶 shish 结构[12,35,36]，但在静态条件下成核前是否

存在密度波动仍缺乏足够实验证据，是一个仍存有争议的问题。这表明在流动场

和静态条件下的成核可能遵循不同的动力学路径。 

在这项工作中，通过直接全原子分子动力学(MD)模拟比较研究了静态和剪

切条件下 PE 的成核动力学。局部序参量 OCB 的采用与上一章工作中相同的定义

[27]，用以识别对称性类似于 PE 类六方结构（表示为 H-OCB）和类正交结构（表

示为 O-OCB）的局部有序结构，而密度以 Voronoi 体积表示[37]。根据 MD 模拟

结果，我们观察到 PE 晶体在静态和流动场存在时的成核遵循不同的两步成核动

力学路径。静态条件下成核由局部有序结构作为中间体，而剪切场下通过密度波

动作为中间状态。流动场促使成核速率在数量级上的增加可能主要归因于密度波

动带来的新成核途径。 

4.2 计算模型和局部序参量 

4.2.1 计算模型 

全原子 MD 模拟在 LAMMPS 平台开展，全原子模型可以保存 PE 的链内构

象和空间位阻等。本章工作中应用了 Jorgensen 提出的 OPLS_AA 力场[38]，该力

场参数已在许多研究中使用[39,40]。主链碳原子的键伸缩，键角旋转，二面角变化

和链间相互作用根据式(4.1)-(4.4)计算。 

  
2

0bond bondE K b b    (4.1) 

  
2

0angle angleE K      (4.2) 

 
   

   

1 2

3 4

1 1[1 cos ] [1 cos 2 ]
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               K K
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  (4.4) 

其中 b0 和 θ0 分别是平衡键长与平衡键角，ϕ 是扭转角，r 是两个非成键原子间

的距离，在表 4.1 中给出了这些参数以及其他常数的值。 
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表 4.1：PE 力场参数 

Parameter Value Unit Parameter Value Unit 

Kbond 268.0 kcal/mol K1 1.7400 kcal/mol 

Kangle 58.35 kcal/mol K2 -0.1570 kcal/mol 

0b   1.529 Å K3 0.2790 kcal/mol 

0   112.7 o K4 0.0000 kcal/mol 

0   3.500 Å   0.6600 kcal/mol 

 

我们的研究体系由 32 条全原子聚乙烯链组成，每条链有 500 个单体即链长

为 500，所以整个模拟体系中大约有 100000 个原子。非晶态 PE 的初始结构使用

Materials Studio 通过随机行走算法生成了[41]，然后 600 K 松弛 2 ns 得到 PE 熔

体，其均方末端距与均方回转半径的比值为<R2> / <Rg
2> = 5.80±1.45。此后将体

系淬火至 390K，静态条件下进行 20ns 的等温等压动力学模拟。在剪切条件下

（如图 4.1 所示），系统首先在不同的温度 Ts = 400、450 和 500 K 沿 xy 平面以

0.5ns-1 的剪切速率至 5 个应变，然后再淬火至 390 K 进行 20ns 等温等压模拟。

模拟压强设置为一个大气压。在剪切过程中沿 z 方向施加了压强以避免模拟体系

被破坏。模拟中引入了 Nose-Hoover 算法[42-44]来控制等温和恒压，在调控时去掉

了剪切方向带来的额外速度[45,46]。NpT 模拟时，在三个方向均施加一个大气压的

压强且引入周期性边界条件，模拟的时间步长设置为 1fs。 

 

图 4.1.剪切及等温结晶模拟方案示意图。黑色箭头表示剪切方向（xy 平面）。 
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4.2.2 局部序参量 

 为了区分我们模拟体系中的局部有序结构，基于形状匹配[47]的概念定义了

OCB局部序参量，该序参量将多维结构转换为数学指标或相似性指标从而匹配与

标准结构相似的局部有序结构。该序参量的形式受 Steinhardt 参数[48]的启发，

Steinhardt 参数用于区别胶体系统中的类固体和类液体粒子在截断半径 rcutoff 内，

中心粒子与相邻粒子之间的(2l +1)维复矢量可以构造为： 

 
 

 
 

1
( ) ,

bN i

lm lm ij ij

jb

q i Y
N i

     (4.5) 

其中 Nb(i)是 rcutoff内与中心粒子 i 相邻粒子 j 的数目，Ylm是球谐函数，其中 θij和

φij 分别是粒子 i 和 j 之间的极角和方位角。然后可以通过计算 qlm 各阶的平均值

得到标量值 ql(i)，这个标量值可以作为形状匹配时的标准值。 

    
1 2

24
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   (4.6) 

但是，ql(i)的分布显示类液态单体的 ql(i)和其他类固态单体之间存在重叠，不能

很好的区分类液态和类固态结构。因此，考虑到在局部晶体结构中各键之间的高

度相关性，Auer 和 Frenkel[49]计算了相邻粒子 j 和 k 的向量 q6(l = 6)的相关函数。 

        
6

6 6 6 6

6

m m

m

q j q k q j q k



     (4.7) 

这里*表示复共轭，这一局部序参数成功地辨别了模拟中的类液态和类固态粒子。 

本章工作中的式(4.8)与式(4.7)相似，不同的是计算了 rcutoff = 5.4Å（仅考虑构

象有序链段）内中心原子 i 和相邻原子 j 之间的每个矢量的自相关函数 Ql。同时

考虑到球谐函数在 m = + l 和 m = -l 的不变性，其在自相关函数计算中得到相同

的值，所以仅计算 m∈[0，l]的阶数。此后我们基于式 (4.9) 对 Q1 求平均。可以

计算出 PE 的标准正交(0.130)和六方结构(0.150 或 0.165)的 OCB 值，以此作为标

准进行结构判定。OCB 参数的详细定义已在上一章中给出[27]。最近，Zhang 和

Larson[50]通过计算键取向相关函数（类似 Auer 和 Frenkel 的工作）引入了类似的

局部序参数，他们成功识别了 PE 系统中的晶体和熔体原子，但他们的判定值不

同于我们的 OCB参数。因此，自相关函数和键相关函数之间的差异需要更多的研

究，而我们前一章中给出的解释可能是一个合理的解释。 
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4.3 计算结果 

4.3.1 静态条件下的成核结晶路径 

 

图 4.2. (a)统计了 O-OCB（红色圆圈）和 H-OCB（蓝色六边形）结构的数目演变。(b)熔体（蓝

色六边形）和成核（红色圆圈）原子的 Voronoi 体积的变化。(c)和(d)显示了模拟体系在不同

时刻的同一个截面图，其中展示了 H-OCB（绿色和蓝色）和 O-OCB（红色和黄色）的局部有

序结构。(e)和(f)分别是对应于(c)和(d)的 Voronoi 体积。 

 

静态条件下体系在 390K 下开展了 20ns 的 NpT 模拟，由于在此温度下可以

自发成核，这使得直接 MD 模拟成为研究成核过程的一种可能方法[51]。我们利

用之前定义的局部序参量提取模拟中的局部有序结构[27]，其中 H-OCB 和 O-OCB

结构数目随时间演化如图 4.2(a)所示。即使在本章工作中我们使用了力场不同，

也会观察到了类似两步成核现象。具有类六方对称性(H-OCB)的局部有序结构在

早期随机形成，而正交晶核(O-OCB)的出现需要大约 7 ns 的诱导时间。图 4.2(b)分

别显示了熔体和成核原子的平均 Voronoi 体积变化（高的值对应于低密度）。请

注意，我们在 20ns 处的 O-OCB 结构中选取用于比较的成核原子，然后计算其

Voronoi 体积在 0 到 20ns 的变化，在此期间，这些原子在形成 O-OCB结构之前可

以处于熔体或 H-OCB 结构。同时我们选择在 20ns 时仍为熔体的原子与之比较。

我们发现在 7ns 时两类原子的 Voronoi 体积开始出现明显差异，这一时刻对应于

正交晶核(O-OCB)的形成。但是，在 7ns 之前的局部 H-OCB 结构波动期间，两类

原子的 Voronoi 体积是相近的。这表明局部 H-OCB结构与密度是不相关的。 

图 4.2(c)和 4.2(d)分别显示了在早期（7ns 之前）和最终状态从模拟体系中选

取的厚度为 50nm 的结构（仅显示了 OCB 结构）。用红色和黄色着色的碳原子对
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应于 O-OCB晶核，而蓝色和绿色对应于 H-OCB 局部有序结构。H-OCB结构是动态

的，并且其大小会随着时间的增长而增长。诱导期之后，O-OCB 晶核出现在 H-

OCB区域内部。图 4.2(e)和(f)分别是图 4.2(c)和(d)相同切片的 Voronoi 体积，其中

OCB 结构用虚线圆圈突出显示。H-OCB 局部有序结构与周围熔体之间的密度差很

难区分，而 O-OCB区域的密度明显高于熔体。以上结果表明，在静态条件下，PE

的成核过程实际上是一个以 H-OCB局部结构为前驱体的两步过程，这与密度波动

无关。为了之后与流动场下的成核路径进行比较，我们将静止状态下的 PE 的两

步成核定义为“ LOS 波动辅助成核”。 

4.3.2 剪切条件下的成核结晶路径 

 

图 4.3. (a)-(c)，O-OCB（红色）和 H-OCB（蓝色）结构数目的演化。粉色阴影表示剪切阶段，

蓝色阴影对应于淬火至 390 K 后的 NpT 等温模拟过程。剪切温度 Ts标记在左上角。(a’)-(c’)

是剪切期间熔体（蓝色圆圈）和成核（红色六边形）原子 Voronoi 体积的演变。 

 

我们使用相同的体系研究由剪切流场引起的成核行为，该体系以 0.5ns-1 的

应变速率剪切 10ns（5 个应变）。为了区分剪切外场和温度对成核的分别影响，

先将体系在高的剪切温度 Ts 下剪切，然后淬火至 390K 进行结晶。图 3(a)-(c)显

示了在剪切和随后的等温过程中 OCB结构的演变，其中剪切温度分别为 400、450

和 500K。红色和蓝色阴影部分分别表示剪切阶段和淬火至 390K 后的等温结晶

阶段。在图 3(a')-(c')中，分别绘制了熔体和成核原子 Voronoi 体积与剪切时间的

关系图。注意这里的成核原子在当系统淬火至 390K 时，即 10.05ns 时选取。在

Ts = 400K 时（图 3(a)和(a')），H-OCB结构（蓝色）在剪切开始时出现，而 Voronoi

体积显示出成核原子的密度与熔体密度没有任何区别。O-OCB晶核（红色）在大

约 3ns 的剪切后出现，此时 Voronoi 显示晶核原子的体积开始呈现出与熔体的区
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别。这样的变化过程与静态下相似，这表明在此温度下 FIN 也是由 LOS 波动辅

助的两步成核过程。相同的动力学路径可能源于剪切温度(400K)低于熔融温度

(Tm ≅ 415K)[52]。尽管如此，通过比较图 3(a)和图 2(a),我们发现施加剪切确实会

加速成核。 

 在剪切温度 Ts = 450K时，我们仍然可以观察到剪切过程中形成 H-OCB结构，

但是 O-OCB 晶核结构基本没有出现（图 3(b)），而在 Ts为 500K 时，在剪切过程

中仅观察到少量 H-OCB结构，而没有观察到 O-OCB结构。然而，淬火至 390K 后，

H-OCB和 O-OCB含量均急剧增加，这一现象表明流动场确实在这两个温度下增强

了成核作用。由于在 500K 剪切期间没有形成 O-OCB 结构，因此平衡熔点 Tm 以

上剪切可能经历不同的 FIN 动力学路径，这与静态条件下的情况不同。熔体和成

核原子在 450 和 500K 剪切过程中 Voronoi 体积演化过程的比较（图 3(b')和(c')显

示成核原子在剪切约 3.6ns 后显示出低于熔体的 Voronoi 体积。这表明密度波动

是由剪切引起的，并且是在成核之前发生的，因此在高于 Tm 的流动条件下，成

核可能是由密度波动而不是 LOS 辅助的。 

 
图 4.4. 以 Ts = 500K 时厚度等于 30nm 的模拟体系切片结构图为列。OCB 结构，Voronoi 体积

和 CO 参数分别显示在(a)，(b)和(c)中。 

 

为了验证密度波动是否有助于 FIN，我们进一步研究了 Ts = 500K 时的成核

过程。图 4(a)是刚淬火至 390K(t = 10.05ns)之后系统的一个切面图，此时出现了

O-OCB晶粒。为了直观，此图中删去了熔体原子，仅显示了 H-OCB（蓝色和绿色）

和 O-OCB（红色和黄色）结构中的碳原子。图 4.4(b)显示了在 500K 剪切后即淬

火之前(t = 10ns)的相同位置切面的 Voronoi 体积，我们从前面图 4.3 的结果可知

此时仅存在少量的 H-OCB结构。如 Voronoi 体积所示，剪切后体系中出现了不均

匀的密度分布。比较图 4(a)和(b)，可以发现在 390K 时成核恰好发生在以虚线圈

出的在 500K 剪切后具有较高密度的区域中。这表明 FIN 确实是与密度波动相关

的过程。 

由于流动场可以诱导链内构象有序并促使有序链段的平行排列，因此我们引

入参数 CO 去表征在流场下分子链的构象和取向有序，以进一步阐明剪切引起的
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高密度区域结构。CO 参数由以下公式定义， 

  
23cos 1

2
P





   (4.8) 

   2 2 1CO l P      (4.9) 

其中 l 是全反式 PE 链段的长度（以碳原子数计算）。P(θ)是取向参数，θ 是构象

有序链段 R 和剪切方向之间的夹角。CO 值越大表明构象有序链段(COS)更长且

取向程度更高，而这些链段的空间分布表示构象有序链段浓度。在与图 4.4(b)中

相同的截面中，图 4.4(c)中显示了 CO 值的分布，其中处于无归蜷曲构象（即熔

体状态）的原子被显示为灰色，而处于构象有序链段的原子则根据其 CO 被着色，

蓝色和红色分别表示 0 和 200。具有高 CO 值的 COS 区域用虚线圈出，该虚线

正好对应于图 4.4(b)中的高密度区域。显然，这里的密度波动可归因于由流动场

诱导的构象和取向有序之间的耦合。比较 O-OCB 晶核位置（图 4(a)），高密度区

域（图 4(b)）和高 CO 值链段聚集区域（图 4(c)）得出这样的结论，即 FIN 确实

受密度波动的辅助，并且这是流动场诱导构象和取向有序之间耦合的结果。 

为了进一步探讨流动场引起的密度波动的物理机制，我们定性地计算了系统

的热力学参数熵的变化。诚然，讨论非平衡态的熵变可能是不严谨的。同时，由

于配分函数是未知的，且有限的模拟中得到的动力学轨迹可能不足以对熵的变化

其进行计算。所以，以下的方法从定性的角度对成核过程进行讨论。据报道，有

许多方法可以计算单分子在平衡状态下的熵[53,54]，在这项工作中，我们引入了类

似橡胶的熵弹性理论[55]。PE 缠结分子量的末端据(l)定性地用来估计单链由于构

象转变而对熵变产生的贡献。同时考虑到各链段之间的相互作用，我们利用管模

型的取向熵来说构象有序链段间的取向对熵变的贡献[56,57]。假设上述假设是合理

的，则可以通过以下公式估计熵的变化量S， 

  conformation orientation elastic orientationT S T S T S F F c       = = /   (4.10) 

此处 c 是构象有序链段密度，弹性自由能 elasticF 和取向自由能 orientationF 的变化

可通过以下方式估计， 

 
2

0

3

2

B t
elastic

k T l
F

lNe
  =   (4.11) 

  
1

+ :
2

orientationF   TD D σ   (4.12) 

其中 Ne 是 PE 缠结分子链的长度，据报道其平均值是 68。l0 和 lt分别是缠结分子

链段在模拟中的剪切时间为 0 和 t 时刻的末端距。kB是玻尔兹曼常数，T 是温度。

σ是应力张量，  
1

2
 TD D  是应变张量，在简单剪力场中其具有如下格式： 
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TD D =   (4.13) 

这里 t   表示施加的应变， = 0.5ns-1 是模拟中的应变速率，t 是在剪切过程

所历经的时间。结合式(4.14)和式(4.15)， orientationF 可以表达为， 

  
1

2
orientation yx xy xyF           (4.14) 

其中应力张量的 xy 分量 xy 可以表示为， 
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 n n n n-R R R R   (4.15) 

这里 nR 表示第 n个纠缠链的末端向量。 由于链构象数据可以直接从模拟中提取，

因此，将这些数据代入以上方程式可以定性估计系统在剪切过程中熵的变化。利

用式(4.17)替换 (4.16)式中的 xy 。再将 (4.16)式和(4.13)式带入式(4.12)。 

 
图 4.5. (a)ΔS 在剪切过程中的变化（蓝色）和长构象有序链段的数量（l  30，红色）。(b)和

(c)分别是成核原子（红色）和熔体原子（蓝色）的链内和链间能量的变化。所有计算均基于

从 Ts = 500K 的模拟轨迹中提取的坐标信息。 

 

ΔS 的变化在图 4.5(a)中用蓝点表示。在剪切的早期有 0.06kBT/atom 的减少，

此时熵减少主要是由于剪切诱导的分子链取向。在 t = 3.6ns 时，我们观察到 TΔS

急剧下降至-0.18 kBT/atom，随后略有下降。S 的突变表明在 3.6ns 发生了链内构

象转变，即拉伸诱导的 gauche-trans 转变。此后，长 COS 的数量开始增长，如图

4.5(a)（红点）所示长度为 l  30 的 COS 数目变化。相比于熵的计算，我们可以

根据力场参数（见表 1）和 MD 模拟轨迹直接计算势能在剪切过程的变化。图

4.5(b)和 4.5(c)比较了熔体和成核区域中的原子的链内 Eintra 和链间 Einter能量（分

别由 Edihedral和 Epair表示），这些能量反映了构象有序链段浓度的变化以及这些链

段间的相互作用。成核原子的链内能量 Eintra 在约 3.6ns 处开始偏离熔体的 Eintra，

表明成核区域的反式构象含量变得高于熔体中的反式构象含量，这与密度波动的

发生是一致的（见图 4.3(c')）。成核区和熔体之间的链间能量 Einter 明显偏离发生
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在大约 8ns 以后，这对应于不同的高密度区域的出现。 

4.4 讨论 

以上结果表明，PE 结晶过程中确实发生了两步成核，但在静态和高温流动

场条件下，成核经过的中间结构可能不同。在静止状态下，由于熵的原因难以形

成孤立的长 COS，因此具有旋转对称性的相邻短构象有序链段的协同作用可能

是降低自由能并促进构象有序的一种较好方法，这一想法由 H-OCB局部有序结构

辅助成核支持。H-OCB结构是动态的，体积小且使用寿命短，其密度与熔体相当。

一旦 H-OCB结构的浓度密度达到一定值，O-OCB晶核就会在相邻的 H-OCB结构的

合并作用下出现在 H-OCB区域内部中[20,27]。因此，在静止状态下，LOS 波动有助

于 PE 的两步成核，其中 H-OCB结构充当前驱体。在流动场下，构象有序链段（长

COS）即使没有链间相互作用也可以在流动场的拉伸形成，这可能导致不同的动

力学路径。流动场带来的构象和取向有序耦合最终诱导高密度区域形成，而后在

高密度区出现晶核。因此，高于平衡熔点的 FIN 的动力学路径可能经历多阶段过

程，即构象/取向有序-密度波动-成核，这与静态时的成核路径完全不同。 

以上结果不仅与我们上一章在静态下的模拟结果一致，而且与实验观察结果

一致。使用光谱学和其他技术，在实验上观察到 PE 结晶前会出现反式构象链段

富集区域，等规聚丙烯(i-PP)结晶前存在 coil-helix 转变等[1,58,59]。考虑到构象有序

链段带来的熵损失可能使得单根构象有序链段难以存在，所以构象有序结构出现

富集，由此实验现象可能一定程度上支持像 H-OCB 结构这样的 LOS 的发生，但

这需要更多的实验证据。正如 Olmsted 等人提出的[20]，密度波动需要高浓度的

COS，这在静态时（尤其是在过冷度较低时）可能无法实现，但却有可能出现在

流动场下。 FIC[1,22,35,60]的研究充分证明了结晶前的密度波动。结合原位红外，

SAXS 和 WAXS 技术，i-PP 的 FIC 表现为多步过程：包括构象/取向有序–密度波

动–成核[61]，这一过程与当前的模拟非常吻合。 

静态和流动场条件下成核的不同动力学路径对现有的 FIN 模型提出了挑战，

例如最公认的 ERM 和改进的 ERM。这些方法可以从现象学上描述 FIN 的总体

趋势，但并没有提供分子层面的结构信息。模拟结果表明，随着分子链的拉伸，

熵急剧降低，这些被拉伸的链段促进了长 COS 的出现和密度波动，并最终导致

在高密度区域内的成核。与静态相比，流动场下的成核速率增加了几个数量级，

可能主要归因于不同的动力学路径。从这个意义上说，新理论的建立对于定量描

述具有 “构象/取向有序-密度波动-成核” 动力学路径的多步 FIN 是必要的。也

就是说，各个有序过程，例如密度和局部结构，在新的 FIN 模型中应该分别考

虑。 
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4.5 小结 

本章工作中的全原子分子动力学模拟表明，PE 的成核在静态和高温流动场

下可以采取不同的动力学途径，并且都可以遵循两步成核。静态下成核通过 LOS

诱导，而 FIN 经历“构象/取向有序-密度波动-成核”多阶段过程。与静止状态相

比，这种不同的动力学路径可以解释成核速率在剪切场下增加数个量级。两步成

核模型在静态时不同于 Hoffman-Lauritzen[62]模型，在流动场下不同于 Flory 熵减

少模型[55]，但与光谱学研究和 X 射线散射技术的实验观察一致，这也与建立在

球形粒子体系中的成核模型一致[63]。 

  



第 4 章 流动场诱导聚乙烯熔体密度波动辅助成核 

58 
 

参考文献 

[1] Cui K, Ma Z, Tian N, Su F, Liu D, Li L. Multiscale and multistep ordering of flow-induced 

nucleation of polymers[J]. Chemical Reviews, 2018, 4: 1840-1886. 

[2] Wang Z, Ma Z, Li L. Flow-induced crystallization of polymers: molecular and thermodynamic 

considerations[J]. Macromolecules, 2016, 49: 1505-1517. 

[3] Lotz B, Miyoshi T, Cheng SZ. 50th Anniversary Perspective: Polymer crystals and 

crystallization: personal journeys in a challenging research field[J]. Macromolecules, 2017, 50: 

5995-6025. 

[4] Hsiao BS, Yang L, Somani RH, Avila-Orta CA, Zhu L. Unexpected shish-kebab structure in a 

sheared polyethylene melt[J]. Physical Review Letters, 2005, 94: 117802. 

[5] Dukovski I, Muthukumar M. Langevin dynamics simulations of early stage shish-kebab 

crystallization of polymers in extensional flow[J]. The Journal of Chemical Physics, 2003, 118: 

6648-6655. 

[6] Kimata S, Sakurai T, Nozue Y, Kasahara T, Yamaguchi N, Karino T, Shibayama M, Kornfield 

JA. Molecular basis of the shish-kebab morphology in polymer crystallization[J]. Science, 2007, 

316: 1014. 

[7] Zhang B, Wang B, Chen J, Shen C, Reiter R, Chen J, Reiter G. Flow-induced dendritic β-form 

isotactic polypropylene crystals in thin films[J]. Macromolecules, 2016, 49: 5145-5151. 

[8] Nie Y, Zhao Y, Matsuba G, Hu W. Shish-kebab crystallites initiated by shear fracture in bulk 

polymers[J]. Macromolecules, 2018, 51: 480-487. 

[9] Okura M, Mykhaylyk OO, Ryan AJ. Effect of matrix polymer on flow-induced nucleation in 

polymer blends[J]. Physical Review Letters, 2013, 110: 087801. 

[10] Flory PJ. Thermodynamics of crystallization in high polymers. I. Crystallization induced by 

stretching[J]. The Journal of Chemical Physics, 1947, 15: 397-408. 

[11] Turnbull D, Fisher JC. Rate of nucleation in condensed systems[J]. The Journal of Chemical 

Physics, 1949, 17: 71-73. 

[12] Liu D, Tian N, Huang N, Cui K, Wang Z, Hu T, Yang H, Li X, Li L. Extension-induced 

nucleation under near-equilibrium conditions: the mechanism on the transition from point 

nucleus to shish[J]. Macromolecules, 2014, 47: 6813-6823. 

[13] Kalikmanov V, Wölk J, Kraska T. Argon nucleation: Bringing together theory, simulations, and 

experiment[J]. The Journal of Chemical Physics, 2008, 128: 124506. 

[14] Iland K, Wedekind J, Wölk J, Strey R. Homogeneous nucleation of nitrogen[J]. The Journal of 

Chemical Physics, 2009, 130: 114508. 



第 4 章 流动场诱导聚乙烯熔体密度波动辅助成核 

59 
 

[15] ten Wolde PR, Frenkel D. Enhancement of protein crystal nucleation by critical density 

fluctuations[J]. Science, 1997, 277: 1975. 

[16] Strobl G. Colloquium: Laws controlling crystallization and melting in bulk polymers[J]. 

Reviews of Modern Physics, 2009, 81: 1287-1300. 

[17] Matsuura T, Murakami M, Inoue R, Nishida K, Ogawa H, Ohta N, Kanaya T. Microbeam wide-

angle X-ray scattering study on precursor of shish kebab. effects of shear rate and annealing 

on inner structure[J]. Macromolecules, 2015, 48: 3337-3343. 

[18] Soccio M, Nogales A, Lotti N, Munari A, Ezquerra T. Evidence of early stage precursors of 

polymer crystals by dielectric spectroscopy[J]. Physical Review Letters, 2007, 98: 037801. 

[19] Savage J, Dinsmore A. Experimental evidence for two-step nucleation in colloidal 

crystallization[J]. Physical Review Letters, 2009, 102: 198302. 

[20] Olmsted PD, Poon WC, McLeish T, Terrill N, Ryan A. Spinodal-assisted crystallization in 

polymer melts[J]. Physical Review Letters, 1998, 81: 373. 

[21] Gee RH, Lacevic N, Fried LE. Atomistic simulations of spinodal phase separation preceding 

polymer crystallization[J]. Nature Materials, 2006, 5: 39. 

[22] Cavallo D, Azzurri F, Balzano L, Funari SrS, Alfonso GC. Flow memory and stability of shear-

induced nucleation precursors in isotactic polypropylene[J]. Macromolecules, 2010, 43: 9394-

9400. 

[23] Milner ST. Dynamical theory of concentration fluctuations in polymer solutions under shear[J]. 

Physical Review E, 1993, 48: 3674. 

[24] Kawasaki T, Tanaka H. Formation of a crystal nucleus from liquid[J]. Proceedings of the 

National Academy of Sciences, 2010, 107: 14036-41. 

[25] Schilling T, Schope HJ, Oettel M, Opletal G, Snook I. Precursor-mediated crystallization 

process in suspensions of hard spheres[J]. Physical Review Letters, 2010, 105: 025701. 

[26] Karthika S, Radhakrishnan TK, Kalaichelvi P. A review of classical and nonclassical nucleation 

theories[J]. Crystal Growth & Design, 2016, 16: 6663-6681. 

[27] Tang X, Yang J, Xu T, Tian F, Xie C, Li L. Local structure order assisted two-step crystal 

nucleation in polyethylene[J]. Physical Review Materials, 2017, 1: 073401. 

[28] Hong Y-l, Yuan S, Li Z, Ke Y, Nozaki K, Miyoshi T. Three-dimensional conformation of folded 

polymers in single crystals[J]. Physical Review Letters, 2015, 115: 168301. 

[29] Welch P, Muthukumar M. Molecular mechanisms of polymer crystallization from solution[J]. 

Physical Review Letters, 2001, 87: 218302. 

[30] Luo C, Sommer J-U. Growth pathway and precursor states in single lamellar crystallization: 

MD simulations[J]. Macromolecules, 2011, 44: 1523-1529. 



第 4 章 流动场诱导聚乙烯熔体密度波动辅助成核 

60 
 

[31] Tamashiro MN, Pincus P. Helix-coil transition in homopolypeptides under stretching[J]. 

Physical Review E, 2001, 63: 021909. 

[32] Stephanou PS, Tsimouri IC, Mavrantzas VG. Flow-induced orientation and stretching of 

entangled polymers in the framework of nonequilibrium thermodynamics[J]. Macromolecules, 

2016, 49: 3161-3173. 

[33] Xie C, Tang X, Yang J, Xu T, Tian F, Li L. Stretch-induced coil–helix transition in isotactic 

polypropylene: a molecular dynamics simulation[J]. Macromolecules, 2018. 

[34] Koyama A, Yamamoto T, Fukao K, Miyamoto Y. Molecular dynamics simulation of polymer 

crystallization from an oriented amorphous state[J]. Physical Review E, 2002, 65: 050801. 

[35] Balzano L, Kukalyekar N, Rastogi S, Peters GW, Chadwick JC. Crystallization and dissolution 

of flow-induced precursors[J]. Physical Review Letters, 2008, 100: 048302. 

[36] Hashimoto T, Murase H, Ohta Y. A new scenario of flow-induced shish-kebab formation in 

entangled polymer solutions[J]. Macromolecules, 2010, 43: 6542-6548. 

[37] Voronoi G. Nouvelles applications des paramètres continus à la théorie des formes quadratiques. 

Premier mémoire. Sur quelques propriétés des formes quadratiques positives parfaites[J]. 

Journal für die Reine und Angewandte Mathematik, 1908, 133: 97-178. 

[38] Robertson MJ, Tirado-Rives J, Jorgensen WL. Improved peptide and protein torsional 

energetics with the OPLS-AA force field[J]. Journal of Chemical Theory and Computation, 

2015, 11: 3499-3509. 

[39] Yu TQ, Lu J, Abrams CF, Vanden-Eijnden E. Multiscale implementation of infinite-swap 

replica exchange molecular dynamics[J]. Proceedings of the National Academy of Sciences, 

2016, 113: 11744-11749. 

[40] Debiec KT, Cerutti DS, Baker LR, Gronenborn AM, Case DA, Chong LT. Further along the 

road less traveled: AMBER ff15ipq, an original protein force field built on a self-consistent 

physical model[J]. Journal of Chemical Theory and Computation, 2016, 12: 3926-3947. 

[41] Materials Studio packages, Material Studio 6.0, Accelrys Inc., San Diego, CA (2012). 

[42] Nosé S. A unified formulation of the constant temperature molecular dynamics methods[J]. The 

Journal of Chemical Physics, 1984, 81: 511-519. 

[43] Hoover WG. Canonical dynamics: Equilibrium phase-space distributions[J]. Physical Review 

A, 1985, 31: 1695. 

[44] Hoover WG. Constant-pressure equations of motion[J]. Physical Review A, 1986, 34: 2499. 

[45] Mokshin AV, Barrat JL. Shear-induced crystallization of an amorphous system[J]. Physical 

Review E, 2008, 77: 021505. 

[46] Yeh I-C, Lenhart JL, Rutledge GC, Andzelm JW. Molecular dynamics simulation of the effects 



第 4 章 流动场诱导聚乙烯熔体密度波动辅助成核 

61 
 

of layer thickness and chain tilt on tensile deformation mechanisms of semicrystalline 

polyethylene[J]. Macromolecules, 2017, 50: 1700-1712. 

[47] Keys AS, Iacovella CR, Glotzer SC. Characterizing structure through shape matching and 

applications to self-assembly[J]. Annual Review of Condensed Matter Physics, 2011, 2: 263-

285. 

[48] Steinhardt PJ, Nelson DR, Ronchetti M. Bond-orientational order in liquids and glasses[J]. 

Physical Review B, 1983, 28: 784. 

[49] Auer S, Frenkel D. Numerical prediction of absolute crystallization rates in hard-sphere 

colloids[J]. The Journal of Chemical Physics, 2004, 120: 3015-3029. 

[50] Zhang W, Larson RG. Direct all-Atom molecular dynamics simulations of the effects of short 

chain branching on polyethylene oligomer crystal nucleation[J]. Macromolecules, 2018, 51: 

4762-4769. 

[51] Yi P, Locker CR, Rutledge GC. Molecular dynamics simulation of homogeneous crystal 

nucleation in polyethylene[J]. Macromolecules, 2013, 46: 4723-4733. 

[52] Armistead JP, Hoffman JD. Direct evidence of regimes I, II, and III in linear polyethylene 

fractions as revealed by spherulite growth rates[J]. Macromolecules, 2002, 35: 3895-3913. 

[53] Hikiri S, Yoshidome T, Ikeguchi M. Computational methods for configurational entropy using 

internal and cartesian coordinates[J]. Journal of Chemical Theory and Computation, 2016, 12: 

5990-6000. 

[54] Suarez D, Díaz N. Direct methods for computing single-molecule entropies from molecular 

simulations[J]. Wiley Interdisciplinary Reviews: Computational Molecular Science, 2015, 5: 

1-26. 

[55] Flory P, Volkenstein M. Statistical mechanics of chain molecules. Wiley Online Library; 1969. 

[56] Doi M, Edwards S. Dynamics of rod-like macromolecules in concentrated solution. Part 1[J]. 

Journal of the Chemical Society, Faraday Transactions 2: Molecular and Chemical Physics, 

1978, 74: 560-570. 

[57] Doi M, Edwards SF. The theory of polymer dynamics[M]. oxford university press, 1988. 

[58] Imai M, Kaji K, Kanaya T. Orientation fluctuations of poly(ethylene terephthalate) during the 

induction period of crystallization[J]. Physical Review Letters, 1993, 71: 4162-4165. 

[59] Zhang J, Duan Y, Shen D, Yan S, Noda I, Ozaki Y. Structure changes during the induction 

period of cold crystallization of isotactic polystyrene investigated by infrared and two-

dimensional infrared correlation spectroscopy[J]. Macromolecules, 2004, 37: 3292-3298. 

[60] Helfand E, Fredrickson GH. Large fluctuations in polymer solutions under shear[J]. Physical 

Review Letters, 1989, 62: 2468-2471. 



第 4 章 流动场诱导聚乙烯熔体密度波动辅助成核 

62 
 

[61] Su F, Ji Y, Meng L, Wang Z, Qi Z, Chang J, Ju J, Li L. Coupling of multiscale orderings during 

flow-induced crystallization of isotactic polypropylene[J]. Macromolecules, 2017, 50: 1991-

1997. 

[62] Lauritzen J, Hoffman JD. Theory of formation of polymer crystals with folded chains in dilute 

solution[J]. Journal of Research of the National Bureau of Standards. Section A, Physics and 

Chemistry, 1960, 64: 73102. 

[63] De Yoreo JJ, Gilbert PU, Sommerdijk NA, Penn RL, Whitelam S, Joester D, Zhang H, Rimer 

JD, Navrotsky A, Banfield JF, Wallace AF, Michel FM, Meldrum FC, Colfen H, Dove PM. 

CRYSTAL GROWTH. Crystallization by particle attachment in synthetic, biogenic, and 

geologic environments[J]. Science, 2015, 349: aaa6760. 

 

 



第 5 章 缠结聚合物成核自由能势垒的数值计算 

63 
 

第 5章 缠结聚合物成核自由能势垒的数值计算 

5.1 引言 

作为聚合物结晶过程的第一步，成核通常决定高分子材料的形貌并进一步影

响材料的力学，电学和光学性能[1–4]。对成核行为的理论和实验研究始于一个世

纪以前[5]。由于简单和灵活的特性，经典成核理论(CNT)仍然被广泛用于定性解

释成核过程[6,7]，即使这套理论对成核速率的预测已经在许多系统中被证实了与

实验结果的不一致[6,8]，特别是在成核自由能曲线存在多个局部极小值或成核过

程具有中间结构的情况下[9]。 

成核是一个低概率的事件，因此在实验和数值模拟研究中可能很难开展。 成

核事件发生的可能性取决于成核自由能势垒高度，在计算机模拟中可以使用增强

抽样方法，如伞状采样[10,11]meta dynamics[12]或 forward flux sampling[13]对其进行

研究，这样方法已经被应用在胶体，蛋白质，离子晶体和水等诸多系统中，模拟

研究的结果为成核过程提供了有用的见解，尤其在极短时间和极小空间尺度上的

研究，而往往在这些尺度开展实验存在巨大挑战[14]。 

在聚合物熔体结晶的研究中，Hu 等运用蒙特卡洛模拟法研究了单链成核，

结果表明，尽管链长决定了熔融的自由能势垒，但成核的自由能势垒却对链长不

敏感[15]。Yi 等人研究了一系列聚合物熔体的成核自由能势垒与过冷度的关系[16–

18]；他们表明，对于相对较短的聚合物，界面自由能密度在很大程度上与温度无

关[17]，这说明自由能的变化主要源于结晶过程焓的变化，而对于较长的链，则是

相反的关系，这可能表明长链结晶过程中由于链折叠和 loop 结构可能对自由能

和熵的变化产生复杂的影响并进一步影响自由能[18]。Muthukumar 和他的同事们

研究了折叠链带来的熵变对成核自由能的影响，结果表明对于环状聚合物有着明

显的二次成核势垒，而这一势垒在线性聚合物链中基本不存在。[19-21]在这些研究

中，使用不同的序参量来跟踪和研究成核过程。聚合物结晶的研究中很难确定统

一的序参数，部分原因是聚合物的多级结构，高分子链通常非常柔顺，并且在结

晶过程中可能存在众多中间结构。随着聚合物链长度的增加，这些问题变得越来

越严重，这使得对聚合物系统的模拟变得相当困难。由于聚合物链内单体的相互

连接，分子链的运动变得非常慢，极慢的动力学也成了模拟中的一个挑战。通常，

使用非常规的移动方式可以提高模拟中的采样效率。[22]长链聚合物的松弛时间

随分子量的增加而呈指数增长[23,24]，为了达到平衡需要进行长时间的模拟。因此，

计算机模拟中构建缠结聚合物的成核自由能曲线仍然是一项艰巨的任务。 
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高分子结晶生长过程的温度依赖性已经被深入研究 [25-29]，Hoffman-

Lauritzen(HL)理论已经成功地预测了过冷度与片晶厚度以及与三各生长区间的

关系，并在一定条件下进行了实验证实[30-32]。对于聚乙烯熔体，成核速率 J 随着

分子量(MW)的增加而降低，并遵循着 J ∝ Mn
-H，其中 Mn是数均分子量，指数

H> 0 是一个与晶体形貌相关的参数[33]。相比之下，在聚琥珀酸乙烯酯样品中，

实验观察到 J 随 MW 的增加先降低，而当分子量超过某个临界值之后 J 又开始

增加[34]，这表明成核可能发生了从链间到链内成核的转变，而晶体的生长通过已

经成核的分子链的其他部分排入生长前端完成。尽管初级成核，链内成核和缠结

之间存在复杂的相互作用[35]，初级成核的自由能势垒高度似乎并未随链长的变

化而变化[33,35]。 

在本章工作中，我们在混合蒙特卡洛模拟的框架内使用伞状采样来计算缠结

高分子熔体的初级成核自由能势垒，并研究分子量对成核过程和成核速率的影响。

通过研究临界核的结构，我们发现在研究的分子量范围内并没有从链间到链内成

核的转变。  

5.2 计算模型与理论方法 

5.2.1 计算模型 

减少模拟计算量的一种可能方式是使用粗粒化模型。由于此工作并不研究高

分子晶体的精细结构，而是对缠结高分子熔体的一般结晶行为感兴趣，因此我们

使用了广泛使用的粗粒化聚乙烯醇模型(CGPVA)[36-41]的变体进行研究成核自由

能势垒。该 PVA 势函数通过将全原子 PVA 模型和实验结果进行粗粒化得到[36,37]。

我们在整个过程中都使用了约化单位，因此 r* = r/σ，U* = U/ε 和 T* = kBT/ε。在

原始参数设置中，可以使用 σ= 0.52nm 将其转换为真实单位，大致对应于 PVA 的

键长，T∗ = 1 对应于真实温度 T =550K[38]。非键相互作用以 Lennard-Jones(LJ)96

势函数近似[37]。 

 

9 6

0 0
non-bond * *

( ) = 1.5114 U r
r r

 
    

    
     

  (5.1) 

其中 r*是粒子间距离，σ0= 0.89。高分子链内相邻单体的键伸缩以简谐势描述， 

    
2

* *

bond bond 0

1

2
U r k r b    (5.2) 

这其中 kbond = 2704，b0 = 0.5，这些参数也是通过与全原子模拟结果进行比较得

出的[38]。最后，聚合物的键角根据原始参数以表格的形式给出[36 –38]。 
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在 CGPVA 模型中，LJ 势函数在 r*
min = 1.02 处截断并移至零。因此是一个完

全排斥势[37,38]，这样的操作提高了计算效率。相应的，模拟中通过增加系统压力

来定性地调整分子间等效的吸引力。势能的键角部分具有一个势阱，因此，随着

温度降低，聚合物链变得更加刚性[37,42]，这可能导致在较低温度出现大量的平行

链段，类似于出现 Onsager 液晶有序的熵驱动的结晶现象。然而，高分子的结晶

可以并且通常是由单体之间的吸引相互作用驱动的。为了解决此问题，我们通过

修改 CGPVA 模型的势函数，将截止值增加到 r*=1.5，由此来保证最邻近的第一

相邻壳层分子间的吸引相互作用。这里强调，尽管使用一般性粗粒化模型获得的

结果可以提供对高分子熔体结晶一般性的见解，但我们的发现并不能重现任何特

定高分子体系的行为，甚至不能再现 PVA。我们已经证实，在合理的温度和压力

下，对于熔融态和结晶态，修改后的势函数得到的局部结构与原始 PVA 模型的

局部结构相似。 

5.2.2 混合蒙特卡洛模拟 

我们一方面使用了直接分子动力学模拟(MD)让我们可以研究系统的自然动

力学，另一方面，我们还使用混合蒙特卡洛模拟(HMC)[43]来探究系统的热力学性

质。蒙特卡罗模拟[44]可以直接对所研究的系统进行采样，因此非常便于研究热力

学性质，但当模拟体系中相关运动变得重要时，蒙特卡洛模拟的效率会迅速降低

[45]。由于聚合物分子的松弛时间随分子量呈指数增长，因此当我们想要研究的高

分子模型越长，则体系中的关联运动边得更为重要。因此，我们使用 HMC 方案，

其中使用很短 MD 模拟代替了传统的 Monte Carlo 模拟中的常规单粒子移动方

式。这些短的 MD 模拟必须是时间可逆的，并且要遵守蒙特卡洛的细致平衡原则

[43]。因此，我们进行 MD 模拟时选取了微正则系综模拟，并使用速度 Verlet 时间

积分器。模拟中我们将粒子的初始速度分配为具有均值为 0 和方差为 kBT/m 的正

态分布以模拟目标温度下粒子速率的 Maxwell–Boltzmann（麦克斯韦-玻尔兹曼）

分布。除了使用 Lammps 执行分子动力学模拟[46]（直接 MD 和 HMC 中的 MD），

我们在其他模拟中使用了自己的代码。在 HMC 模拟中，Lammps 被编译为 Python

动态库。 

在 HMC 和直接 MD 模拟中我们分别使用 δt=0.001τ 和 δt=0.01τ 作为时间步

长，其中 τ=(σ2m/ε)1/2 是约化的时间单位。质量 m 通常不对应于每个单体的分子

质量，因为粗粒化过程消除了一定程度的自由度，这可以减慢系统动力学，从而

在映射回真实体系时会得到更大有效质量。对于原始的 PVA 模型，τ≈3ps[40]，这

个值可以在估计真实时间和空间尺度时作为参考；但是，出于一般性考虑，我们

以 τ 表示计算的结果。 
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在每个模拟中，我们的模型均包含大约 10000 个聚合物单体。由于在模拟中

高分子链的长度范围从 l = 20 到 l = 300，因此系统具有不同数量的分子链，即

「10000/l」，其中「·」表示向下取整。为了验证模拟中的尺寸大小的不会显着影

响我们的结果，我们对链长为 l = 100 的 5000 个聚合物单体进行模拟，得到了基

本相同的结果，这表明模拟体系用来研究现有条件下的初级成核是足够大的。在

HMC 模拟中，我们通常在每次 MC 移动中运行 10 个 MD 时间步，并且为了使

尺寸效应对成核的影响最小化[47]，我们选取了 P =2σ3/ε 的等效压强，并在模拟

中通过使用 ln(V)的缩放变化来实现等压控制[48,49]。在直接 MD 模拟中，我们使

用 Nosé-Hoover 恒温器[50]和类似 Parrinello-Rahman 的恒压器来实现等温等压效

果[51]。 

5.2.3 局部序参量 

在成核研究中，一个重要的挑战是识别两种状态中的粒子。在之前章节的模

拟以及文献报导的模拟研究中，使用了几个不同的序参量来跟踪和研究成核过程：

无序单体的数目[15]；具有相同取向的最大相邻构象有序链段数目[16-18]；和片晶厚

度等[19,20]。为了与经典成核理论进行比较，使用最大晶粒的大小是一个方便的序

参量。但只有在正确识别了类固体单体的情况下，才能计算这样的序参量。由于

“相”是个宏观概念，因此在微观尺度上将单个颗粒识别为固体或液体是很困难的。

Steinhardt–Ten Wolde 阶参数[52,53]是实现球形颗粒识别的最常用方法之一，该参

数已成功用于模拟和实验中[54]。 

 

图 5.1. 粗粒化 PVA 模型聚合物的晶体结构(a)顶视图和(b)侧视图的示意图。橙色圆表示聚合

物中的单体，粗蓝线表示连接单体间的键。(a)中标明了用于计算序参量的一对向量。 

 

因为高分子链的柔性，且高分子晶体存在多种晶体形态或晶体结构，所以在

高分子结晶的模拟研究中没有统一的局部序参量来实现单体识别并进行核的大

小统计[55-57]。在当前情况下，我们使用简单的聚合物粗粒化模型，其晶体结构简

单。在垂直于分子链方向的平面上呈现六方对称性（图 5.1(a)）。 因此，与更复

杂的全原子模型相比，可以更轻松地实现粒子识别。我们使用汉密尔顿及其同事

提出的中心对称参数P [58]， 
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其中 ri是从中心粒子到第 i 个相邻粒子的键矢量，N 是相邻粒子的数量。此

参数将所有键向量划分为 N/2 对，在完美晶体中所有对的总和零（图 1(a)）。P

的值越低，则表明该结构越有序。P 的分布如图 5.2(a)所示。我们将其中心对称

值小于 1 的单体定义为类固体单体，否则分类为熔体。在图 5.2 中，我们展示了

这种粒子识别在实际中是如何实现的。图 5.2(b)中孤立的粒子表明，在熔融状态

下仅存在非常小的“类固体”团。另一方面，可以在结晶状态下观察到大的晶体结

构。我们将彼此相距在 1.05σ 之内的类固体单体视为同一晶核，并且以晶核中的

单体数量表示核的大小 n。我们使用最大的核的大小 nmax作为我们的序参量。当

然，这些选择可能会影响最终的成核自由能结果，我们将在“结果”部分中讨论这

一点。 

 

图 5.2. (a)熔体（红色圆圈），半晶（蓝色方块）和完全结晶（绿色菱形）状态时的单体中心

对称P 值的分布，统计占比时采用的间隔宽度为 0.04。从直接 MD 模拟的轨迹中得到构象

(b)和(c)并由中心对称值P 着色。分别在(b’)和(c’)中仅示出了相应的类固体单体。 

5.2.4 自适应偏势函数的伞状采样 

成核的自由能势垒∆G(n)/kBT≡-ln(Nn/N)，其中 Nn是大小为 n 的核的数目，N

是粒子总数。对于小的核结构，可以通过等温-等压的直接 MD 模拟来计算自由

能。但是，对于更大尺寸的核，Nn/N 的值迅速减小并接近系统中最大核出现的概

率[59]。当核大到一定尺寸后，我们能计算自由能 G(nmax)。但是，这样的核在模

拟中通常非常稀少，为了计算其对应的自由能，我们使用了伞形采样技术[10]，该

技术允许我们通过引入偏势对低采样率的相空间进行采样。我们将反应坐标（核

的大小）划分为几个部分重叠的窗口，以加快平衡[60-62]。实际上，我们沿着序参

量 1≤nmax <120 使用了八个窗口；每个窗口与其相邻窗口重叠数为 4。我们使用



第 5 章 缠结聚合物成核自由能势垒的数值计算 

68 
 

直接 MD 计算第一个窗口(nmax∈[1,15))内的自由能，使用伞状采样计算剩余窗口

的相对自由能大小。 

我们使用自适应偏势函数代替传统伞式采样使用的二次简谐偏势函数[63]，

在模拟中逐渐调整偏势的高低使得相空间内整个窗口都可以完全采样。初始偏势

Ub(nmax)设置为零。当更新偏势函数值时，我们结合之前模拟得到的偏势函数值

 old max

bU n 和当前模拟得到的序参量分布情况(f(nmax))， 

 
new max old max B max

( ) = ( ) + ln ( )b bU n U n k T f n   (5.4) 

事实上，如果在模拟的初始阶段没有合理的采样整个区域，kBTln f(nmax)的值会急

剧波动，为了最大程度地降低磁滞效应，我们将相空间偏势在一次迭代中最大的

更新幅度限制为 1kBT。偏势的更新直到系统到达到平衡为止，此时 f(nmax)在整个

窗口中应呈现均匀分布，之后对偏势的任何更新只会为所有 nmax 添加一个常数

项。最终，对于每个 nmax，偏势的值则为自由能的负值。在图 5.3 中，我们展示

了偏势函数的值在伞状采样中是如何更新的，在模拟中，每次更新偏势前都进行

了 12000 步的 MC 模拟。 

 

图 5.3. 伞状采样的平衡过程，我们显示了在窗口 nmax∈[55,74]中偏势和核出现的概率分布

随模拟进行的变化情况，注意该窗口在所覆盖的范围大于临界核尺寸。在(a)中，我们显示了

随着偏势变化在该窗口内伞状采样得到的 nmax 的概率分布。在(b)中给出了每次迭代样迭代

结束时的偏势的值。 

 

最后，因为吉布斯自由能不会为绝对 0，因此从不同的伞形采样窗口中获得

的自由能可以彼此偏移一个常数。由于模拟中设置的不同窗口间具有彼此重叠的

范围，因此重叠范围内的一个重叠点可以作为相邻窗口间进行自由能匹配的参考。 

如果其余点也很好地匹配，则表明该窗口中的模拟已经达到平衡。文献中也报导

了可以替代的更复杂的自由能重构方式，例如加权直方图[64]或多贝尼特收敛方

法[65]。 
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5.3 计算结果 

5.3.1 缠结聚合物的自由能曲线 

 
图 5.4. 不同链长高分子熔体的成核自由能曲线。 

 

经典成核理论对均相成核过程进行了定性描述，而结晶温度与自由能势垒高

度之间的关系已经开展了详细研究[32]。在此，我们关注分子量或高分子链长 l 对

其初级成核的影响。 

因为高分子材料的平衡熔点通常取决于链长，而模拟中涉及的每个系统的平

衡熔点是未知的，为了比较在相似过冷度条件下的成核行为，我们首先确定不同

链长的高分子熔体在升降温过程中的相行为，将系统逐渐冷却直至形成半结晶状

态，然后升温直至再次熔融。结晶发生和随后融化的温度决定了系统的热力学熔

点。我们发现结晶的温度随链长的增加而增加，为了比较类似过冷度下的成核过

程，我们研究中将不同链长的体系设置在略微不同的温度下进行研究，如表 5.1

所示。表中所列温度是基于各个系统在直接 MD 模拟下升降温行为估算的，而不

是根据真实的热力学熔融温度（尚不清楚）。然而，尽管成核行为的细节可以根

据过冷而变化，但是在我们研究的各种情况下，过冷都较大，因此结果可能不会

因选模拟温度的细微差别而发生明显改变。 

表 5.1：不同链长体系的的模拟温度 

Chain length l 20 50 100 150 200 250 300 

Temperature T* 0.80 0.81 0.82 0.83 0.84 0.84 0.84 

 

在我们设置的温度下得到的自由能势垒如图 5.4 所示。自由能势垒的高度都

在 9kBT 左右，相对低的势垒高度并不意外，因为模拟是在高过冷度下进行的。
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有意思的是在所有研究的链长上，临界核(n*)的大小都在 40 左右。为了验证该结

果，我们还以每个系统的临界核(nmax≈40)作为起始点进行了直接 MD 模拟。每个

体系进行了四十次独立的模拟，大约一半的轨迹中发生了核的增长，而另一半核

熔融了，这表明模拟中确实得到了临界核结构。 

我们发现体系总的势能在我们关注的相空间内没有发生明显变化，这表明成

核自由能势垒是由熵的变化引起的。如果假设在以上的研究体系中经典成核理论

适用并取一阶近似，则可以通过对图 5.1 中的自由能曲线进行最小二乘法拟合来

估计近似界面自由能密度。图 5.4 用多项式   2/3

max 0 max 1 max 2G n a n a n a    拟合，

式中前两项分别表示体积和表面自由能密度对总自由能的贡献，其中 a2 表示在

原点处自由能曲线的偏移。对于 l = 100 的情况，通过拟合得到参数为 a0 = -0.4，

a1 = 2.0 和 a2 = 0.5。如果我们进一步假设临界核是球形的，尽管在描述高分子晶

核时球状晶核的假设可能并不合理（见图 5.6）[17]。各向同性的界面自由能密度

可以估算为 γ = a1kBT×(36π/ρ2)-1/3，其中 ρ(≈2.8σ-3)是晶体中聚合物单体的数密度。

由此，我们估算界面自由能密度为 γ≈0.7εσ-2。 

5.3.2 直接分子动力学模拟结果 

将 HMC 与伞状采样一起使用，我们能够计算聚合物的成核自由能曲线随分

子量的变化情况。尽管模拟系统的动力学会因为粗粒化力场而被显着影响，但我

们也可以在不使用偏势函数的直接 MD 模拟情况下，进一步了解成核过程。平均

首次通过时间(MFPT)[66]是衡量活化过程动力学的有效方法，这一方法已经被用

来研究高分子初级成核。这种方法可以直接从 MD 模拟的轨迹中提取有关临界

核大小和成核速率的信息，但前提是这些小概率事件可以在 MD 模拟中发生。鉴

于之前的模拟均在比较高的过冷度下，确实可以在直接 MD 模拟中观察到成核

事件，并且可以直接比较通过两种方法获得的结果。 

对于每个体系，我们运行了 40 个独立的直接 MD 模拟，整个模拟时长为 106 

步，在此过程中，某些结构仍然保持在熔融状态，而有的模拟结果发生了结晶。 

我们通过拟合 MFPT 来定量分析这些成核事件[66]。 

    max
1 erf[( ) ]

2

*J
τ

τ n = + n - n c   (5.5) 

此处  max
τ n 是对应 nmax的 MFPT， 1

J
τ = / JV 是系统体积与成核速率 J 相关，

n*是临界核尺寸，c 是约化 Zeldovich 参数, 
''

B
( *) / 2π = /Z G n k T c π 。 

在图 5.5 中，我们显示了不同链长体系的 MFPT。MFPT 的结果存在相当大
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的误差；如此之大的误差是由于模拟中采样点有限所致，因为每个系统仅执行了

40 个独立的直接 MD 模拟，而在 MFPT 计算中仅考虑那些发生成核时间的模拟

结果[16]。此外，因为自由能势垒不是很高（~9kBT），成核和生长过程或许不能很

好分离[66]。然而，如图 5.5 所示，所有直接 MD 模拟的结果是临界核尺寸 n*在 40

左右，这与使用伞状采样的混合 MC 模拟结果类似。有趣的是，τJ 随着链长的增

加而增加，这表明成核速率将随分子量增加而降低；我们将在下面对此进行更详

细的讨论。 

 

图 5.5. 不同链长模拟体系的 MFPT。临界核大小在 40 左右波动，与 HMC 伞状采样结果一

致。对于每个体系，通过 40 条独立的直接 MD 模拟轨迹计算平均首次通过时间 MFPT（黑

色）。以标准差作为误差棒。按式(5.5)拟合各条曲线来估计 n*。其中 τJ，n*和 c 为拟合参数，

图中红色曲线是拟合曲线。 

5.3.3 反应坐标的选取 

自由能曲线需根据特定序参量进行重构。模拟中计算得到的自由能实际上是

势能分布在此相空间的投影；但是，不能保证我们所选的序参量实际上是真实的

反应坐标。选择不同的反应坐标会极大影响自由能曲线[69]，因此选择合适的序参
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量尤为重要。 

在这项工作中以 nmax 作为反应坐标，我们在计算 nmax 时使用了两个判定阈

值。我们将P <1 的单体定义为类固体单体，并在核大小分析中使用 rcut =1.05σ 作

为截断半径。研究表明，尽管选择更保守的截断半径会得到较小的临界核尺寸，

但在合理的情况下，该值的选择并不会显着影响成核速率的结果[66]。但是，中心

对称性参数P 的范围可能会对结果产生更大的影响。因为P 值越小，结构越有

序；然而，在初级成核的初始阶段，特别是在高分子体系中，分子链的柔韧性使

得位置有序不会太高[29,55,70]。因此，如果阈值太小，则自由能垒的高度可能会被

高估。 

基于P 值的分布（图 5.2(a)），我们使用P <1 作为对单体进行分类的标准。 

在图 5.6 中我们给出了 l = 20 的体系成核过程的几个构象图片。在整个成核过程

中体系中都存在许多独立的类固体单体，而晶核则由几根短的构象有序链段组成。 

由于中心对称性标准在单体分类中并不太严格，因此如果在第一个窗口中进行伞

形采样，则自由能势垒将被严重低估。因此，在第一个窗口中我们考虑了所有核，

并根据核大小的分布计算出自由能差。 

 

图 5.6.  l = 20 体系成核过程中的构象图，此时系统中最大的核分别为 20、60 和 110 个单

体。灰色的粒子是中心对称性值P 小于 1 的类固体单体。如果它们是位于同一链中的相邻

单体，则用键连接起来。红色的粒子和键显示出系统中最大的晶核。 

 

通常，定义局部序参量在聚合物体系的研究中是一项挑战，特别是在全原子

模拟中，高分子晶体存在多种晶体结构使得其更加困难。单一序参量可能掩盖了

更高维度的信息。假设中间状态可能存在于高分子成核结晶过程中，则应谨慎考

虑多个合理的序参量并绘制出高维的自由能平面。但是，这里使用粗粒化力场的

情况下，直接 MD 模拟和 HMC 自由能计算之间的临界核大小很好地吻合，使我

们对所使用的序参量的适用性有一定的信心。 
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5.4 讨论 

HMC 和直接 MD 模拟结果均表明，成核自由能势垒的高度及临界核大小均

不会随链长（或分子量）的变化而显着变化，这与之前实验中得到的结论一致作

[34,71]，这些工作利用经典的成核理论来估算这些参数。对于这一现象，一种可能

的解释是因为只有个别链的某些部分参与形成临界核，因此分子链的其余部分在

临界核的成核中并没有发挥重要作用。为了证实这种解释是否合理，我们分析了

临界核的组成。临界核包含大约 40 个单体，但是在图 5.7(a)中，我们观察到在各

个体系中组成临界核的分子链数目很少并随着链长的增加，组成临界核的不同分

子链数目有轻微减少。嵌入临界核中的平均链段长度约为 7，与大多数链的长度

相比，这是非常短的。由于我们的模拟中保证了单体空间数密度的恒定，因此聚

合物的链长的增加不会导致任何明显的密度增加，因此自由能势垒应在很大程度

上独立于链长可能是合理的。此外，对于足够长的链，无论临界核的大小还是临

界核中不同链的数目都没有显着变化，这一事实表明，随着分子链长度的增加，

在我们模拟涉及到的范围内没有发生链间成核到链内成核的转变。 

 

图 5.7.  (a)组成临界核的不同分子链数目随链长的变化，在各个体系中均取 20 个独立的临

界核构象统计平均。误差棒给出了统计的标准差。(b)成核速率与链长的关系。这些数据由图

5.5 的拟合结果计算得出。 

 

MW 如何影响成核速率 J 是实验中存在争议的点[33,34]，在图 5.7(b)中，我们

显示了成核速率 J = 1/VτJ 与链长的关系，该成核率根据拟合 MFPT 曲线中得到

的拟合参数 τJ 计算得出，在分析时考虑了每个系统的体积。随着链长的增加，成

核速率似乎普遍下降，并且在我们研究的链长范围内，这种下降的趋势似乎没有

发生任何转折。根据经验，成核速率通常可以用关系式 J = J0 exp(-∆G∗/kBT)来描

述，其中 J0 是与扩散有关的参数。在高分子熔体中，一条链的运动受到相邻链的

限制，随着“分子量”的增加，这种“缠结”限制逐渐增强。因此，对于缠结高分子



第 5 章 缠结聚合物成核自由能势垒的数值计算 

74 
 

熔体，链的扩散更加困难，这在流变实验中已经被证实，而链运动能力的降低可

能使得成核速率降低[72,73]。为证实这一推测，我们绘制了在熔体状态时高分子链

质心的平均均方位移  
2

*

cmR 。在图 5.8 的插图中，l ＝ 20 和 l ＝ 50 的  
2

*

cmR

与时间呈线性关系，这与爱因斯坦关系
2 6R Dt 一致。由此估算这两个体系的

扩散系数分别约为 0.0100σ2/τ 和 0.0017σ2/τ。另一方面，较长分子链的  
2

*

cmR 与

时间在我们计算的范围之内没有表现出线性关系，这表明这些体系的运动在模拟

的时间范围内是次扩散。但我们仍然可以利用不同链长运动的长期行为来预测其

运动能力。当链长从 100 增加到 300 时，最终时间步的均方位移单调减少，这表

明当分子链更长时，扩散变得越来越困难。 

 

图 5.8. 不同链长体系的质心的平均均方位移  
2

*

cmR 。插图显示 l = 20 和 l = 50 的数据。 

 

因此即使成核自由能势垒的高度在相等过冷度时在不同链长 l体系中约为常

数，分子链扩散速率的降低仍可导致有效成核速率的显着降低，这反映在成核速

率表达式中前因子 J0 的差异上。然而，尽管我们已经证明聚合物链的质心的扩

散行为随 l 的变化而变化，但扩散变慢对微观性质的影响并不是显而易见的，因

此很难量化其对成核行为的影响。除了质心以外，扩散行为在分子链的不同位置

也还可能存在差异。例如，靠近聚合物末端的单体的运动行为可能与位于中心的

单体非常不同，对于聚合物分子而言，随着时间的增加[74]，会表现出多种模式的

运动行为，这进一步使问题变得复杂。在今后的工作中，研究聚合物链的哪些部

分首先结晶，以及比较位于临界核中单体和相同链内位于熔体的单体的局部扩散

或许很有意义。 

此外，虽然可以从我们的模型中通过模拟得出成核速率随链长的增加而降低

的结论，但我们注意到，在聚琥珀酸乙烯酯的实验中[34]，对于足够长的高分子体
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系能观察到成核速率随分子量的增加而增加。一个简单的解释是我们的计算中考

虑的链长不够长所以没能成功重现这一过程，此外，这一现象亦可能源自分子结

构，聚琥珀酸乙烯酯主链中的氧原子可能引入氢键，这可能会严重影响聚合物链

的扩散行为。但是，这种情况发生的确切机制以及对成核和随后生长的真正影响

尚不清楚，值得进一步研究。 

5.5 小结 

本章工作进行了一组混合 MC 模拟，以研究链长对高分子熔体初级成核的

影响，并使用伞状采样以最大晶核大小作为局部序参量来计算成核自由能曲线。

我们的模拟结果表明，在所研究的链长范围内成核速率随分子量增加而降低，而

临界核的大小不受影响，这与先前的理论和实验工作一致。进一步对临界核的组

成分析表明，在我们的模拟中未发生链内成核。我们已经证明，相对简单的蒙特

卡洛模拟可以与聚合物的粗粒化模型一起使用，以深入研究其成核行为。当然，

我们使用的高分子链模型特别简单，使用更实际的模型研究实际系统会很有意义。

高分子链段的初始成核，链内和链间生长与扩散之间的相互作用使得系统表现出

特别丰富的行为。在自由能计算框架内的混合蒙特卡洛模拟使我们能够深入了解

此类系统，而不必依赖复杂的分子蒙特卡洛移动。我们希望本章工作的初步研究

会使得将来在更现实的系统上进行进一步的工作。 
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第 6章 数值模拟研究刚性棒对高分子结晶的影响 

6.1 引言 

高分子结晶一直是工业界和学术界的研究重点，因为此过程影响产品的机械，

电学和光学性能[1-3]。根据 Cahn-Hilliard 模型，如果结晶发生在亚稳态的过冷熔

体中可以观察到成核生长模式的结晶行为。而如果结晶过程发生在不稳定区域，

无势垒的旋节线分解(SD)可能在结晶之前发生[4,5]。已有的实验研究表明多种聚

合物的结晶过程中，小角 X 射线散射(SAXS)信号的出现早于宽角 X 射线散射

(WAXS)信号，并且散射信号强度随时间的演化特征表明聚合物结晶可能遵循 SD

模式[6-8]。对于 SD 辅助结晶现象的理论解释在 20 年前被提出[9]，这项工作指出

构象有序链段(COS)的取向波动会导致类似 SD 的现象在成核前发生。但是，许

多实验、模拟和理论研究都认为，高分子结晶的初始阶段只能是成核-生长模式，

并且 WAXS之前的 SAXS 现象可能是由于探测器的灵敏度较差所致[10-13]。因此，

高分子结晶初始阶段的成核机理仍然是一个悬而未决的问题。 

从松弛时间的角度质疑 SD 是众多反对观点中的一种[11]。COS 的寿命在纳

秒级别，而聚合物结晶的诱导期往往在秒及甚至花费数小时。两个时间尺度的不

匹配表明 SD 辅助的高分子结晶或许难以实现。而且，由于高分子熔体中链运动

受限，使得 COS 难以扩散，因此可以肯定地预期到这些链段无法大规模运动[14,15]。

然而，当液相中存在两个组分时，体系的相图和相行为变得非常丰富。两组分体

系位于不稳定区域时，通过旋节线分解出现液液相分离已被广泛接受[4,16-17]。以

前的理论和模拟工作研究了由液晶分子(LC)和柔性高分子组成的共混体系的相

行为，这样的体系可以发生多种一级相变，包括聚合物的 coil-helix 转变和 LC 的

isotropic-nematic（各向同性-向列相）转变，并且还可以观察到通过旋节线分解进

行的液液相分离[16,18]。 

将 LC 简化为刚性棒(rigid rod, RR)，并进一步控制 RR 的体积分数和温度，

我们可以研究不发生两组分相分离前提下的聚合物的结晶过程。RR 具有无限长

的寿命，与高分子熔体中的 COS 相比，由于长度短而不受运动的限制，因此 RR

的取向波动比 COS 容易得多，在某些特定情况下，RR 起着成核剂的作用。在这

种情况下，RR 与高分子之间的相互作用可能促进了高分子的链内构象有序转变，

并且这种机理可能导致与纯高分子熔体不同的结晶情形。也就是说，如果存在类

似 SD 的现象，则在 RR 和柔性高分子熔体混合物中更有可能观察到。此外，RR

和高分子的共混物广泛用于的工业领域，尤其是面板技术。偏光片的材料是聚乙

烯醇(PVA)和碘化物的混合物，了解 PVA 结晶以及碘化物对其结晶的影响使我们
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可以更好地了解此类产品的原料选择，配方选择和加工条件。 

在本章工作中，我们进行了一系列分子动力学模拟，以研究含 RR 和粗粒化

PVA 模型的共混物中的高分子结晶行为。静态结构因子随时间的演化行为表明

在结晶之前没有类似 SD 现象，“SAXS before WAXS”可能归因于 WAXS 信号在

初始阶段的信噪比差。同时，我们系统地研究了 RR 的长度和体积分数对聚合物

结晶的影响。当 RR 的长度(lr)等于或长于聚合物的持续长度(lp)时，将加快聚合

物的结晶动力学，否则，RR 会抑制该过程。此外，我们的结果还表明，通过增

加 RR 的体积分数和长度，可以抑制片晶的增厚。 

6.2 计算模型 

 

图 6.1. (a)是 RR5 的示意图，为了保证 RR 的刚性，施加了很强的键角势。(b) dtt定义示意图，

其表示构象有序链段的长度。 

 

粗粒化的 PVA 模型用以模拟柔性聚合物链[19-21]。该 PVA 模型的势函数是根

据全原子 PVA 模型和实验结果进行参数化的。非键相互作用以 Lennard-

Jones(LJ)9-6 势近似 

 

9 6

* 0 0
non-bond * *

1.5144U
r r

     
     

     

  (6.1) 

在模拟中我们统一使用约化单位，因此此处的势能为 *

non-bond /U U  ， * /r r  是

粒子间距离。键-键相互作用以简谐势表示， 

 * *

bond bond 0

1
( )

2
U k r b    (6.2) 

其中 kbond = 2704，b0 = 0.5，这些参数的值同样是通过比较 PVA 全原子模拟结果

得出。最后，聚合物的链内的柔性用键角势函数来控制，并在模拟中由列表给出。

我们的模拟中高分子熔体含有 400 条分子链，且每根链上包含 500 个单体。RR

也通过一系列相同的单体表示（见图 6.1），但我们引入了很强的键角相互作用来

控制其刚性，保证在模拟中是一种刚性棒的存在， 

 2

RR-angle 300( )U      (6.3) 
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此处 θ 是三个相邻单体组成的键角，我们选取强度系数为 2300 /rad 是为了控制

RR 的刚性。同样的，RR 之间的相互作用以及 RR 与高分子熔体之间的相互作用

均使用式 6.1 描述，并且 RR 的键-键相互作用也由式 6.2 表示。 

柔性高分子的持续长度 lp使用 Bond-Correlation Function（键相关函数）进行

估算， 

 
n s+n n

2

n

(s)
l l

P
l

   (6.4) 

其中 ln是第 n 个键的单位向量，尖括号表示系综平均。 

 

图 6.2. 粗粒化 PVA 模型的持续长度，图中红色实线为 ( ) exp( )sP s a c
b

    拟合结果，

其中 a, b, c 为拟合参数。 

 

如图 6.2 所示，我们计算了粗粒化 PVA 模型的 P(s)，从而估计模型的持续长度 lp

约为 10 个单体。模拟体系设计考虑到 RR 的长度 lr可以小于，等于或长于 lp，构

建的计算模型如表 6.1 所示，其中 RR10 表示 RR 的长度为 10 个单体，因此其 lr 

= 10，RR10-100 表示在模拟体系中有 100 个 lr = 10 的 RR 分子。所有系统的模

拟温度和压力分别为 *

B=0.83 /T k T  和 * 3=8 /P   ，此处的星号同样表示约化单位。

我们根据高分子熔体的升降温曲线选择了此温度，压力等效于 1 个大气压[21]。所

有的 MD 模拟都是在 Lammps 中以周期性边界条件进行的[22]并施加等温-等压系

综。Nose-Hoover 恒温器[22,23]和类似 Parrinello-Rahman 的恒压器[24,25]用以分别控

制温度和压强。 

为了定量分析模拟结果，特别是结晶过程，区分模拟中的构象有序链段非常

重要。在这项工作中，我们使用高分子链内的连续反式-反式构象单体的长度(dtt)

作为局部序参量（见图 6.1(b)）。反式-反式单体的定义借用了文献的方法，即它

们的键角满足 150  ，该标准根据从键角的分布情况选取了最优的方案[26]。此

外，我们将 tt 8d  的单体定义为构象有序链段，否则为类熔体链段。此后，将薄
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片的厚度定义为同一薄片内的构想有序链段长度的平均值
ttd ，此外，模拟中将

结晶度定义为 COS 中的单体数占单体总数的百分比。 

表 6.1：模拟系统的组成和编号 

 RR0 RR5 RR10-100 RR10-200 RR10-1000 RR10-2000 RR20 

# of RR 0 1000 100 200 1000 2000 1000 

lr 0 5 10 10 10 10 20 

6.3 计算结果与讨论 

 
图 6.3. (a)聚合物中间单体的均方位移(MSD)和(b)RR 的均方位移。 

 

在探讨 RR 对高分子结晶的影响之前，我们首先研究了 RR10 系统中高分子

链和RR的运动行为。图 6.3中显示了高分子链和RR10的均方位移(MSD)，g1(t)。

在均方位移的计算中我们使用了中间单体的轨迹进行计算，且进行了时间平均和

系综平均。图 6.3(a)显示了高分子链的 MSD，在模拟时间范围内，所有系统的

g1(τ)都重叠在一起，，这表明 RR 的体积分数变化不会影响我们所考虑时间范围

内的分子链运动。Tube model（管道模型）预测了缠结高分子熔体在不同时间尺

度下的几种动力学行为，式(6.5)给出了中心单体 MSD 的在不同时间尺度下的标

度行为[27-29]。 
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1 0 0
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  (6.5) 

其中 k1，k2，k3 和 k4 是与聚合物刚性相关的数值系数。比较式(6.5)和图 6.3(a)中

g1(t)的行为，可以得出结论在我们模拟的时间范围 510t  内，分子链的运动处于
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“constrained rouse”区间， 是约化时间单位。另一方面，RR10 的运动很容易理

解，尽管RR浓度逐渐增加，但所有体系的g1(t)都与时间呈线性关系（见图6.3(b)），

这与爱因斯坦关系一致 1( ) 6g t Dt 。  由此可以估计 RR10 的扩散系数约为

20.0052 /  。由此我们认为高分子链和 RR 的运动互不影响。 

6.3.1 聚合物结晶的初期行为 

为了研究存在 RR 条件下高分子结晶的初始阶段行为，在 *

B=0.83 /T k T  温

度进行了 RR10 系统的一组模拟，其中 RR 的体积分数是唯一变量。所有模拟均

为 107 步，时间步长设置为 0.005t  。所以总共的模拟时间为 50000 ，根据

图 6.3(a)，在此模拟时间范围内，高分子链处于“constrained regime”。在图 6.4

中，给出了结晶度和
ttd 的变化。对于 RR10-100 和 RR10-200 的系统，结晶发

生一段诱导时间之后，并且 RR10-200 的结晶度增长更快。相反地，RR10-1000

和 RR10-2000 系统在此温度下立即发生结晶。粗略的结论是，通过增加 RR 的体

积分数可以加快高分子结晶。
ttd 的结果显示了一个有趣的现象，不同于结晶动

力学的增强，片晶的增厚过程随RR体积分数的增加被逐步抑制。在模拟的最终，

RR10-100 和 RR10-200 的结晶度低于 RR10-1000 和 RR10-2000，但
ttd 较大。

此外，RR10-1000 和 RR10-2000 的明显区别也暗示了 RR 浓度对片晶增厚的抑制

机制。 

 

图 6.4. RR10 体系的结晶度(a)和
ttd (b)随模拟的演化。 

时间分辨的散射图是量化结晶过程的有效方法[30,31]，在模拟中我们通过计算

静态结构因子随时间的演化来表征实验中观察的散射强度的变化， 
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2

0

sin
( ) 1 4 ( )

qr
s q r g r dr

qr




     (6.6) 

其中 ρ 是体系平均密度，q 是波矢；g(r)是径向分布函数，其可通过下式得到， 

  2
( ) δ

N N

ij

i j i

V
g r

N 

  r r   (6.7) 

这里 V 和 N 分别是模拟体系的体积和单体的数量，而 δ 是 delta 函数。在计算 g(r)

和 s(q)时排除了了 RR 的贡献，仅考虑了聚合物的 COS 来提高信噪比。如此一

来，式(6.7)中的 N 则是 COS 中包含的单体数目，而式(6.6)中的密度 ρ 也作相应

的变化。 

如图 6.5 所示，我们计算了从 t =0τ 到 t =22500τ 且间隔为 2500τ 的各个时刻

的结构因子 s(q,t)。小 q 范围从 0.1 到 1.0，在插图内呈现了较大的 q 值范围的信

号。这里值得注意的是，小 q 范围内 s(q,t)的强度远大于大 q 范围的强度，这是

因为在计算 s(q,t)时仅考虑 COS。以图 6.5(d)为例，在 10.36q   的散射信号与

COS 的平均长度相对应，第一个布拉格峰位于 17.00q   ，其散射强度在成核

初期不断增强且缓慢偏移到
17.50q   ，出现这样的结果是由于相邻 COS 之间

的堆积引起的，其峰位值对应着最邻近壳层的散射。同时，我们的数据中也能观

察到第二和第三布拉格峰。所有模拟中，小 q 和大 q 值范围的散射信号同时出

现。也就是说，如果仅考虑 COS，则 SAXS 信号可能不会先于 WAXS 信号之前

出现。根据 Cahn-Hilliard 理论对 s(q,t)进行旋节线分解的相关分析将有助于确定

结晶机理。在小 q 区域的散射强度增率 R(q)遵循如下关系[10], 

 ( , ) ( ,0)exp[2 ( ) ]s q t s q R q t   (6.8) 

我们通过非线性拟合
( , )

( ,0)

s q t

s q
来估算特定 q 值的散射强度增长率 R(q)。Cahn-

Hilliard 理论认为以
2

( )R q

q
相对于 q2 作图将在整个小 q 范围内存在一个负斜率。

在图 6.5(e)中，所有模拟体系表现出来的
2

( )R q

q
与 q2 都非线性关系，这表明似乎

没有证据证明旋节线分解机制发生在了成核初期[31]。 
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图 6.5. 不同 q 值区域中静态结构因子随时间的演化。(a)RR10-100，(b)RR10-200，(c)RR10-

1000 和(d)RR10-2000。(e)根据 Cahn-Hilliard 理论绘制 R(q)/q2的图。在(f)中，给出了不同处

理方式得到的 g(r)结果，如果仅考虑 COS，则来自相邻构象有序链段的信号将被放大。 

 

以上结果是是忽略结晶过程中无定形区对结构因子的贡献计算得来，这会增

强来自相邻构象有序链段堆积产生的布拉格散射信号。如果我们将非晶部分考虑

在内，则布拉格峰可能会被掩盖，因为在初始阶段核的尺寸非常小[13]。在图 6.6

中，我们给出了 RR10-1000 在考虑所有单体情况下的结果。比较图 6.5(c)和图

6.6(a)，我们发现在小 q 范围内 s(q,t)的总体趋势除强度以外均相似。靠近

10.40q   处 s(q)的峰值在 t = 7500τ 时开始出现并且稳定增长，而在较高 q 处

没有变化，当靠近 q = 7.00σ-1的布拉格峰值的位置向大 q方向偏移时(t = 12500τ)，

小 q 值处的峰已经变得非常明显。这种现象表明 SAXS 信号的出现先于 WAXS

信号，这可能是实验观察和其他模拟工作的结果。使用与上述相同的方法计算结

构因子的增长率 R(q)，即使考虑了所有单体，图 6.6(c)中
2

( )R q

q
也没有表现出与

q2 的线性关系。 

当考虑所有单体时，我们观察到了所谓的“SAXS before WAXS”现象，但

是如果仅考虑 COS，则该现象会被掩盖掉。这两种方法的得到的
2

( )R q

q
vs q2 图未

遵循理论预测的线性关系，这证实了可能在聚合物结晶初期并没有旋节线分解。

我们将在下面讨论此问题。 
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图 6.6. 用严格的方法计算得到 RR10-1000 的静态结构因子随时间演化图。小 q 范围(a)和大

q 范围(b)分开显示。(c)R(q)/q2对 q2作图呈非线性关系，表明可能没有旋节线分解。 

6.3.2 刚性棒对高分子结晶的影响 

本章工作的第二个目的是研究 RR 对高分子结晶的影响，这个基本问题在学

术界和工业界都受到关注，因为液晶和聚合物混合物是许多产品的配方。如表 6.1

所示，RR 的长度 lr 在 5 到 20 之间变化，同时将这些体系与聚合物熔体(RR0)进

行了比较。在图 6.7 中，显示了不同体系结晶度及
ttd 的变化情况。在刚性棒长

度短于聚合物持续长度的 RR5(lr = 5)体系中，结晶的诱导时间约为 30000τ（红色

正方形），而在聚合物熔体中相应的诱导时间约为 12500τ（黑圈），这样的结果表

明成核或结晶在 RR5 体系中变得相对更加困难。同时，如果将结晶度曲线中间

范围的斜率作为生长速率，则还可以看出 RR5 具有较慢的生长速率。对于 RR10

和 RR20 体系，结晶动力学和片晶厚度变化显示相反的结果。当 lr增加时，生长

速度变快，但片晶厚度变薄。将这两个系统与 RR0 进行比较，我们发现结晶过

程中片晶的增厚受到强烈抑制。但是，RR5 似乎对片晶的增厚没有影响，而仅影

响结晶动力学。 

 

图 6.7.(a) 
ttd 在各个体系中的演化，其代表了片晶厚度的变化。(b)结晶度的演化，不同体

系于(a)中用了相同的颜色和符号。 
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为了详细观察结晶过程，图 6.8 收集了不同系统最终构象的图片。注意在图

中我们仅显示系统中的 RR（蓝色）和 COS（红色）。RR 在所有系统中均匀分布，

这表明在聚合物结晶之前，两种组分没有相分离。我们观察到 RR5 几乎不参与

结晶，这可能归因于 RR5 在聚合物熔体中的快速移动以及较短的长度，因为如

果 RR5 与 COS 平行堆积，较短的长度会带来很多阻碍。只有一种情况下 RR5 可

以嵌入晶体中，即 RR5 从头到尾排列成一个类似 COS 状结构并占据了晶体中的

位置。在成核和进一步生长之前，聚合物可能必须排除邻近的 RR5，这与聚合物

熔体体系相比，这会导致结晶动力学变慢。另一方面，RR10 和 RR20 可以嵌入

晶体中，因此这些 RR 可以被视为成核剂。假设熔体中聚合物初级成核的临界尺

寸为 n*，则两个模拟体系中相距临界核尺寸的大小分别变为 n*-10 和 n*-20。换

句话说，通过向聚合物熔体中添加 RR10 或 RR20，可有效降低成核自由能势垒

高度。回想一下，聚合物的运动不受 RR 的影响（图 6.3(a)），因此可以认为 RR10

和 RR20 使得体系的结晶动力学加快。 

 
图 6.8. RR0(a)，RR5(b)，RR10(c)和 RR20(d)在模拟结束时刻的构象。图中仅显示了 RR（蓝

色）和聚合物的 COS（红色）。 

6.4 计算结果讨论 

根据以上结果，在 RR 和柔性高分子共混物中未发生通过旋节线分解模式的

高分子结晶。但是，也有研究人员报告可以在 MD 模拟中观察到这种结晶机制

[30]。在 Gee 的工作中，对聚偏二氟乙烯(pVDF)和聚乙烯(PE)的体系进行了大规

模的联合原子模拟。其模拟体系中包含了超过两百万个联合原子。该工作中观察

到 R(q)/q2 与 q2 的关系在中间一段范围内呈现负斜率，因此作者得出在聚合物结

晶之前存在旋节线相分离的结论，并且进一步强调只有在模拟体系足够大时才能

在模拟研究中观察到此现象。但是，由于我们不能忽略更大和更小 q 区域中实验

结果与理论预测之间的差异，因此在模拟研究中也不能忽略这些区域中的非线性

关系。并非在全空间的非线性关系表明旋节线分解可能不是令人信服的解释[10]。

在本章工作中，当考虑系统中的所有单体时，我们通过计算静态结构因子的演变

观察到“SAXS before WAXS”现象，而当仅考虑 COS 时，该现象消失了。这可

能由于晶体（或晶胚）的初始浓度太低尺寸太小，在大 q 区域的结构因子太弱可
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能可能会被无定形的信号所掩盖。因此，实验中 SAXS 信号先于 WAXS 信号出

现可能是由于信噪比不足，而不是所谓的旋节线分解。本章工作中 R(q)/q2 与 q2

之间的关系不是线性的，这表明即使添加 RR 也不会发生旋节线分解。尽管尺寸

效应可能存在因为我们模拟中只存在 200000 个单体，但是与其他模拟研究相比，

一致的结果给了我们一定的信心。 

液晶和聚合物的混合物是许多产品的原料，尤其是对于面板技术而言，具有

聚合物基体的 RR 的动力学和空间分布决定了最终设备的性能。在这项工作中，

实现了 RR 模仿液晶分子，研究了 RR 的长度和体积分数对聚合物基质结晶的影

响。当 r pl l 时结晶动力学明显加速，而当 r pl l 时则明显抑制。相反，结晶时的

片晶增厚受到 RR10 和 RR20 的约束。同样的，当增加 RR10 的体积分数时，可

获得相似的结果。该研究解决了这样的问题，即在不发生相分离的情况下如何进

行高分子结晶，这可能为高分子材料的加工提供一些启示。 

RR10 和 RR20 作为“成核剂”有效地降低了成核自由能势垒，从而加快结

晶动力学。关于片晶的增厚，在此我们提出两个可能的原因导致 RR10 和 RR20

会抑制该过程。首先，当 RR10 或 RR20 嵌入晶体中时，如果最接近的聚合物 COS

长于 lr，则在 RR 的端部将存在两个缺陷，由于缺陷带来的额外能量对于晶体来

说将是不利的。所以当 COS 的长度超过 lr 时，聚合物可能发生折叠从而抑制了

片晶的增厚。其次，RR10 和 RR20 的存在使得体系中有许多成核事件同时发生，

并在短时间内达到最大结晶度。如果我们假设结晶度 Crystallinity =

nucleus nucleusN S ，这里 nucleusN 和
nucleusS 分别是核的数量和平均大小，那么当添加

更多的成核剂时，会形成较小的晶体（这意味着较薄的薄片）。在 RR10-1000 和

RR10-2000 系统的模拟结束时，结晶度几乎相同。对体系中核的大小进行分析得

出的晶核数目分别为 76 和 119。我们同样在 RR0，RR5，RR20 体系中计算了在

结晶度达到 20％时体系中核的大小和数目。其晶核的数目分别位 98、97 和 228，

这表明上述解释可能是合理的。 

半结晶聚合物可分为两类，即“Crystal-fixed”和“Crystal-mobile”聚合物[32]。

其中“Crystal-fixed”体系的片晶厚度在升温熔融过程中基本保持不变，而 

“Crystal-mobile”体系中的片晶厚度遵循 Gibbs-Thomas 方程，即温度升高时片

晶变得更厚。据我们所知，“Crystal-fixed”型高分子的结晶还未通过 MD 模拟研

究过。由于当RR的长度比聚合物的持续长度长时将有效地限制片晶厚度，因此，

在之后的研究中，RR 和柔性高分子的共混物可能具有模仿“Crystal-fixed”半结

晶聚合物的潜力。 

在实际系统中，液晶和聚合物之间的相互作用要比本章工作中使用的纯排斥
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力复杂得多。我们认为，当使用更真实的力场在不发生两组分相分离的情况下，

RR 的长度和体积分数对高分子结晶行为的影响不会明显改变。然而，研究引入

吸引势后的结晶机理将是一个有趣的问题。MD 模拟的一个缺点是瞬时的事件无

法直接与实验匹配。据报道，在许多情况下，结晶时间( c )比末端松弛时间( d )要

长[33]。也就是说，分子链在结晶过程中能摆脱周围缠结约束。然而，由于过冷度

高，在我们的模拟和许多其他模拟研究中，结晶发生在“constrained rouse”或

“reptation”时间尺度内，这意味着缠结在结晶过程中不会发生显著变化。在此

很难预测这种不匹配会带来多大的影响，当 c > d 时 RR 将如何影响高分子结晶

需要进一步研究。  

6.5 小结 

我们研究了刚性棒和柔性高分子共混体系在不发生两组分相分离下的高分

子熔体成核结晶行为。高分子结晶初期的静态结构因子随时间的变化规律表明，

在初始阶段并未发生所谓的旋节线分解，实验中观察到的小角 X 射线散射在广

角 X 射线散射之前发生可能因为信噪比不足，而不是源于旋节线分解或探测器

灵敏度不足。同时，就刚性棒长度和体积分数影响的研究结果表明，当刚性棒的

长度大于高分子的持续性长度时，加快结晶过程，并且则抑制结晶。此外，我们

观察到增加刚性棒的体积分数和长度，片晶的增厚将被显著抑制。 
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第 7章 总结与展望 

高分子材料因长链特性，在空间尺度上往往表现为多级有序结构，从纳米尺

度的蜷曲-螺旋转变，到形成数 10nm 厚，数 10um 宽的片晶，再到更大尺度的片

晶簇或 shishi-kebab 结构。与此同时，长链特性也使得聚合物的松弛行为在不同

时间尺度遵循不同的标度关系，包括“Constrained rouse”、“Rouse”、“Reputation”、

“Diffusion”等诸多阶段。高分子体系在空间和时间尺度的复杂性使其成为一种

独特而困难的研究对象。着重于解释折叠链片晶，片晶厚度和侧向尺寸差异明显

这一现象，Hoffman-Lauritzen 模型及其相关的一些理论研究取得了巨大成就；关

注片晶的增厚过程，Strobl 的多步结晶模型也为理解高分子材料的结晶提供了一

个简洁合理的物理图像；为解释实验中观察到的 X 射线散射结果，Olmsted 等人

提出的旋节线相分离辅助结晶模型，尽管此模型仍然极具争议，在不断的争论之

中仍然推动了对高分子结晶过程的理解。在本论文工作当中，利用计算机模拟技

术，从分子层面上研究了高分子材料的成核和结晶的热力学和动力学行为。 

(1)我们假设经典成核理论在聚合物体系仍然适用，通过在粗粒化体系中引

入合理的局部序参量识别类固体单体，利用混合蒙特卡洛模拟成功构建了随分子

链长度增加的高分子熔体成核自由能曲线。与实验结果比较，得到的一致的结论，

即缠结高分子熔体初级成核的自由能势垒高度不随分子链长度的增加而增加。因

为临界核的尺寸往往比较小，而参与成核的分子链段与整链长度相比往往非常短，

所以剩余部分的分子链或许不会对初级成核产生影响。我们的结果也表明，成核

速率随着分子量的增加而减小，这可能是因为在分子链越长其扩散变得更加困难

导致的。尽管粗粒化的模型一定程度上掩盖了动力学信息，但热力学得到的成核

自由能结果依然成立。 

(2)我们利用分子动力学模拟，研究了全原子体系成核动力学过程是否仍如

经典成核理论所描述的一步过程。采用全原子模型的原因是其可能保留高分子材

料的多种晶体结构，多种有序结构等，而这些特征往往是粗粒化模型所不能反映

的。通过构建适用于聚乙烯全原子模型的局部序参量，我们可以识别模拟过程中

出现的类六方和类正交单体，从而观察其成核动力学过程中的结构变化。对有序

结构的追踪发现聚乙烯成核是一个两步过程，第一步是形成类六方的局部有序结

构，第二步是在类六方结构区域内部出现正交晶核。这一成核过程不同于经典成

核理论所描述的一步行为，我们认为这样的成核过程可能不仅仅适用于聚乙烯体

系，也可能存在于其他半晶高分子的结晶过程中。因为局部有序结构融合，在局

部有结构内部成核有利于降低成核时的界面自由能。同时，分子链从柔性变为刚
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性似乎也更有可能通过这种“由短组合成长”的模式。 

(3)考虑到实际应用，高分子材料的加工成型过程大多存在外部流动场。分子

链会在外场作用下受迫取向，这一过程能够极大程度加速成核结晶，也能改变高

分子晶体的形貌，促进从球晶到串晶的转变。我们同样利用分子动力学模拟和相

同的局部序参量，研究了存在剪切外场的全原子聚乙烯模型的成核结晶过程。一

个有趣的现象是剪切场存在下也表现出与静态结晶相似的两步过程，但其结晶过

程经历了不同的中间结构。在外场存在下，由于分子链的受迫取向以及链内构象

转变，模拟体系中会出现取向链段的聚集区域，所以形成高密度区域，进一步在

高密度区域出现成核结晶现象。这样的结果或许可以解释在流动场诱导结晶实验

中的“SAXS before WAXS”现象。 

(4)针对 Spinodal-Decomposition 模型，我们设计了刚性棒和柔性聚合物的共

混体系进行研究，希望在不发生两组分相分离的情况下研究高分子熔体部分成核

结晶是否存在 spinodal-decompisition 现象。与此同时，也研究刚性棒对高分子熔

体结晶的影响，因为这一体系在光学显示方面具有重要应用。通过对静态结构因

子的分析，其结果与理论预测并不一致，说明可能高分子熔体结晶过程并不是旋

节线相分离模式；而实验上观察到的结果，有可能是成核初期晶核尺寸小，数目

少使得信噪比低。此外，我们发现刚性棒的引入对高分子熔体的结晶有几点影响。

首先是只有刚性棒长度长于高分子持续长度时会加速成核结晶，反之则会出现类

似 self-poison 的效果抑制生长速率；同时刚性棒的引入会抑制片晶的增厚过程。 

根据本论文中的模拟结果，对后续在高分子结晶行为研究可能的方向有几点

体会。 

(1)计算机模拟尤其是分子动力学模拟受限于计算成本，往往需要在模拟体

系大小与模拟时长之间平衡。在现有的 MD 模拟研究高分子材料结晶的工作中，

往往会把模拟体系置于较高过冷度，或在模拟中添加晶核以加速模拟。这样的模

拟条件下，成核发生往往比较迅速，诱导时间往往在高分子整链自由扩散的时间

尺度以内，使得成核和结晶往往对初始构象的依赖程度较大。而实验结果往往是

成核诱导期长于整链的松弛时间，意味着在结晶过程中熔体部分的缠结结构可以

重新构建。模拟方法和实验研究在时间尺度上的不匹配可能会带来一定的差异，

但还需要更多的研究。如何去消除时间尺度上的差异可能是未来的一个问题所在，

而高分子体系的模拟研究或许需要引入新的模拟技术和理论方法。 

(2)总的来说，半晶聚合物可分为 Crystal-Fixed（晶区固定型，如 PCL）和

Crystal-Mobile（晶区可变化型，如 PE、PEO），前者的片晶厚度在结晶完成之后

即便升温也基本不发生变化，而后者的厚度在平衡熔点以下随温度的增加而增厚，

遵从 Gibbs-Thomas 方程。将半晶高分子材料按上述分类出现在固态核磁研究高
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分子结晶的工作当中，而这一概念还没有大范围的研究。已有的研究表明 Crystal-

Fixed 体系在片晶两侧无定形中存在缠结密度增加的现象，而新生成片晶的位置

可能受到无定形区缠结密度的调控。本论文的研究发现刚性棒加柔性高分子的体

系能够限制片晶的增厚过程，或许这样人为构建的模型能够用来模仿 Crystal-

Fixed 体系，进而从分子层面研究 Crystal-Mobile 和 Crystal-Fixed 存在的区别。 

(3)既然片晶两侧的无定形区域可能会对片晶本身存在影响，对于无定形区

域的研究可能是后续需要涉足的领域。无定形伴随着片晶的出现而出现，往往分

布着大量的“Tie Chain”、“Loop”、“Chain Ends”这些结构，这些结构在影响聚

合物力学性能、光学性能等方面扮演着重要作用，所以对于基础和应用研究而言

都很有意义。已有的高分子结晶模型往往着眼于单个片晶，而并没有考虑无定形

的影响，而无定形确实是高分子体系与其他体系最显著的区别之一，所以没有考

虑无定形区域也是高分子结晶模型的局限之一。 

(4)计算机模拟研究成核结晶问题的一大挑战是构建局部序参量对模拟中出

现的有序结构进行识别。之前的研究中，不同的研究者根据自己的研究体系和研

究问题构建了不同的局部序参量。这不同于球形粒子体系具有统一而普适的局部

序参量。我们的研究中针对粗粒化模型和全原子模型也分别构建了不同的局部序

参量。在今后的研究中，或许可以利用人工智能，机器学习等技术，对模拟中的

有序结构进行识别。除此以外，高分子材料的多晶体结构还鲜有在模拟工作中提

及。如何从模拟上再现多晶型结构从而观察其动力学、热力学特征，或许是接下

来研究的挑战之一。 
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致  谢 

2020 注定是终生难忘的一年，不仅是因为博士阶段的结束，更多的是因为

新型冠状病毒的全球传播。时刻关注着国内国际疫情的发展，在简单的数字背后

是人类在大自然面前的无力与坚强。感到无力是因为体会到生命的脆弱，而感受

到人类的坚强是国家在关键时刻的组织领导能力，逆行的医护人员勇敢的担当与

付出。这段时间在家完成博士学位论文，除了对近五年工作的总结，也多了一分

对生活、对生命、对大自然的感激与敬仰。 

回想 2015 年刚踏入科大校园，那是一个懵懂无知但踌躇满志的小青年，心

中所想的是好好做科研，快乐做科研，对于一切“新”事物都感到好奇，从未想

过科学研究会这么难。过去几年时间发表了几篇论文，参加过几次国际会议，在

课题组内部和老师、同学们进行了无数次的讨论。我至今清晰的记得每一个工作

中与李老师讨论的场景。感谢李老师的悉心指导，以“不抛弃、不放弃”的态度

逼着我不断前进，让我能够顺利达到毕业要求。印象最深的有几句话：“不能退！

不能打折扣！”，“对自己狠一点，做点让自己感动的事情！”，“Focus!”，“想的太

多，干的太少！”……不能说自己在这几年中完成了蜕变，克服了缺点，但在李

老师的言传身教下至少是暴露了缺点，更加深刻的认识了自我。我深知自己离达

到李老师的要求还有很长的路要走，所以在未来的工作生活中，我想李老师这些

教导会指引我成为更好的自己。在此，我向李老师致以最崇高的敬意，感谢您这

些年来的谆谆教诲。我也希望自己能够变得更好。 

都说人类是社会性的动物，往往会受到周围环境的巨大影响。Softmatter 

Group 紧凑、团结、开放的学习研究氛围使我受益良多，当抬头发现周围的同学

都在努力学习，都能在组会上潇洒自信地介绍工作时，无形中给自己带来了压力，

也不断鞭策自己向更优秀的同学学习。虽说中国有句古话是说“宁做鸡头不做凤

尾”，但我并不认同，在一个优秀的集体里面，不断提高自己，才会是取得成功

的更好道路，才能够看到更多不一样的美好风景。在此，我也感谢Softmatter Group

的全体成员，感谢大家创造了这么好的学习、研究氛围。感谢每一次讨论、每一

次组会中的耐心、细心，让我能够不断进步。 

在博士工作期间，很荣幸能够出去参加国际会议，还能够有机会去剑桥大学

Daan Frenkel 教授课题组开展短期交流，这些都是我博士研究阶段的宝贵回忆。

本论文的第五章工作即为在剑桥大学交流期间的延申。因此感谢 Daan Frenkel 教

授以及 Aleks Reinhardt 博士对我的指导，向你们致以最崇高的敬意。感谢南京大

学胡文兵老师，长春应化所罗传富老师，哈萨克斯坦纳扎尔巴耶夫大学的王衍伟

老师在我博士工作期间就模拟问题给我指导与帮助，在此向您们表达真挚的谢意。 
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感谢 SMG 模拟组同学们（杨俊升，许廷雨，田富成，解春，聂翠，彭帆，

曾鋆，杨二杰，张孟楠）对我工作的支持，尤其感谢你们在每次组会和讨论中给

我建议和意见，不断提出问题帮助我进步。能够和你们一起学习，共同探讨问题，

我感到非常荣幸，希望你们在今后的阶段能够取得更多的成功。 

博士课题的顺利开展离不开国家同步辐射实验室和安徽省先进功能高分子

薄膜工程实验室，感谢实验室可课题组为我提供的优秀学习条件和平台。感谢课

题组陈亮老师，黄宁东老师，张文华老师，陈威老师，王道亮老师，周银贵老师，

孟令蒲老师，曹田老师，詹玉华老师，教学秘书邱友凤老师在学习和生活上给与

的帮助。同时在此，我想要向课题组博士后成员，林元菲博士，张前磊博士，赵

景云博士表达我的谢意，感谢你们在课题组公共事务上的付出与支持，为我们的

学习研究创造了更好的条件。 

感谢课题组毕业的师兄师姐：田楠、刘栋、纪又新、苏凤梅、卢杰、杨皓然、

宋丽贤、王震、魏升慧、周韦明、李薛宇、李静、鞠见竹、张瑞、崔鲲鹏、陈晓

伟、Sarmad、吕艳坤、常家瑞、杨俊升、吕飞、李立夫、解春、孙蕾、黄伟恒、

曹田、鞠见竹、胡婷婷等以及在读的学生：陈品章、万彩霞、安敏芳、陈鑫、Obaid、

Claud、赵浩远、叶克、张文文、严琦、冯盛尧、余瑞、赵敬楠、李亚慧、吴同、

夏智杰、陈军根、储朝阳等，很荣幸能和你们一起学习生活，在此向你们对我的

帮助和支持表示感谢。 

在求学之路上，最需要感谢的是我的父亲和母亲，感谢你们一直以来最大努

力的支持和理解，作为我最坚强的后盾，支撑我不断前行，作为大后方为我提供

充足的保障。因为疫情有了更多的时间去思考，去回顾过去的事情，是父母亲的

教育使我建立了最初的价值观，我从他们身上学会了担当、坚强与责任。是父母

亲的不断鼓励使我能够彷徨却也坚定的走完博士阶段的道路。在此也要感谢我的

女朋友陈仙女对我的理解与支持，让我能够有一段精彩、丰富的博士时光。 
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于中国科学技术大学 
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