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摘  要 

聚合物材料在我们的日常生活中随处可见，聚合物材料的发展也影响着我们

生活的点点滴滴。聚合物加工过程中一般都会伴随着一个强的流场，研究流动场

下高分子构象的演变机理对工业成型加工和聚合物材料最终的宏观特性有着非

常重要的指导意义。聚合物材料作为一种应用广泛的材料主要的归功于它们可以

很容易地加工(它们可以被拉伸、剪切或挤压成我们想要的任何形状)。但是在这

种加工处理过程中，聚合物结构和晶体形貌到底发生什么变化，是工业加工过程

中一个非常重要的问题，所以了解聚合物在不同流场下的构象演变机理是控制加

工过程的关键。关于这些问题，目前实验上已经发展了更高时间分辨率和更小空

间的尺寸探测技术，如宽角（WAXS）和小角（SAXS）等 X 射线探测技术，其

目的就是为了探索高分子材料在加工过程中构象转变的机理，以及各结构参数之

间的相互关系对加工后聚合物材料最终物理特性的影响机制。虽然目前实验技术

已经有了很大的改进，但是，现在的实验技术还是很难从分子层面或者原子层面

直接的检测到构象转变的相关信息。 

基于以上背景，本论文主要从分子层面的动力学模拟技术出发，采用非平衡

状态的分子动力学方法研究聚合物熔体在拉伸和剪切流场下的成核与结晶及其

相关的流变过程中其结构演化特性的研究。具体研究内容和研究成果如下： 

（1）采用非平衡分子动力学的方法研究了流动场诱导聚乙烯（PE）熔体成核

与结晶过程。这个工作中，我们首次引入键取向有序（Bond orientational order）

参数来判定拉伸诱导成核过程中六方晶体和正交晶体的链间取向有序过程。分子

动力学模拟的结果显示：拉伸外场首先会诱导链内构象有序，链内构象有序进一

步与链间取向相互耦合产生六方有序结构晶体。随着全 trans 链段的生长，链内

与链间的进一步调整构象就会导致正交有序结构的产生。这个结果进一步证明了

流动场诱导结晶是一个多重态有序耦合的过程，其中涉及了链内和链间有序过程。

基于模拟的结果，我们提出了链内构象，链间取向和密度有序的流动场诱导结晶

的物理机制。其中，链内构象有序直接与应力相关。研究还进一步证明了，链内

和链间有序不仅是熵诱导产生的结果，还有来自能量的贡献。 

（2）采用非平衡分子动力学与理论分析相结合的方法探究了缠结聚合物熔

体在剪切形变过程中应力和取向过冲的分子起源。通过模拟，给出了应力过冲与

取向和拉伸的关系。为了解释取向过冲为什么发生在应变为 2 的位置，非共轴应

变椭球的方法首次被应用到高分子流变的工作中。理论计算结果显示：简单剪切

流场实际是一个持续衰减的流场，而且取向过冲与系统自身的旋转有关。这个理

论结果与我们模拟的结果是一致的，这也说明分子链的取向过冲主要是由于分子

链的取向旋转决定。这个工作非常清晰的展示了应力与构象的分子图像。 
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（3）基于粗粒化模型的非平衡分子动力学方法探究了线性链和梳型链的流变

特性及过冲应变点链拉伸和取向的分子机理。为了阐明主链和支链的拉伸和取向

的分子机理，本章主要分析了线性和梳状链的整体和局部链段在过冲应变所对应

的拉伸比和取向参数。对于线性链体系，应力过冲应变主要是以 Rouse 维森伯格

数等于 1 为分界线，表现出两个标度区间；对于梳型链，过冲应变随着流场强度

的变化显示了三个幂指标度区间。通过局部链段的拉伸和取向分析，还得到小应

变速率下过冲应变附近链的拉伸主要来源于链段的取向排列；在大应变速率下，

链拉伸主要来源于链段取向和链段 coil-stretch 拉伸的叠加。除此以外，我们还给

出了线性链和梳型链体系在不同标度区间所满足的标度关系。 

（4）基于粗粒化模型的非平衡分子动力学方法研究了环状聚合物分子及其对

应的线性链熔体在启动剪切场下的结构与流变特性。模拟结果显示：低剪切速率

下环状分子链体系相比于线性链体系并没有出现明显的过冲现象，这个结果也与

最近实验观察的结果一致。为了进一步探究这种现象的分子机理，分析了链段的

长度和取向角分布在不同剪切速率下随着应变的变化。环状聚合物拉伸过程中的

弱过冲现象证明其在剪切流动过程中链段弱的形变是导致其弱的剪切变稀的主

要因素, 并且根据回转半径张量（Rg）和取向参数（tan2θ）的变化，给出了不同

剪切速率下剪切到稳态时环状分子及对应的线性链结构和取向与维森伯格数所

满足的标度关系。 

本论文的主要创新点： 

（1）采用非平衡分子动力学方法研究了流动场诱导结晶过程中链内和链间有

序的耦合机理。首次采用键取向的方法定义了正交晶核和六方晶核结构，并且有

效的给出了链内构象、链间取向和密度有序耦合的流动场诱导结晶物理机制。 

（2）将非平衡动力学模拟与数值模拟结合，给出了应变速率下时取向、拉伸

与应力之间的关系，并且给出了缠结高分子熔体在剪切场下应力和取向过冲的分

子机理。首次引入非共轴应变椭球的方法解释取向过冲的机理。 

（3）基于非平衡分子动力学方法探究了线性链和梳型链的流变特性及过冲应

变点的拉伸和取向的分子机理。构建了链取向和拉伸的关系。 

（4）基于非平衡分子动力学方法研究了环状聚合物分子及其对应的线性链熔

体在启动剪切场下的结构与流变特性。 

 

关键词： 高分子 流动场 结晶 应力-应变 非平衡分子动力学 剪切和拉伸 
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ABSTRACT 

Polymeric material is everywhere to be seen in our daily life, and the developing 

of polymers effects every bit of our lives. Polymer processing is commonly involving 

strong flow, during which flow-induced conformation transition plays a central role on 

the structural hierarchy of semi-crystalline polymeric products and consequently the 

final properties. Polymers are versatile and useful because they can be processed easily 

due to they can be stretched, pulled, and squeezed into any shape we desire. But what 

happens to the stringy polymers in such processing? Understanding the shapes that the 

polymers are forced into when their host materials are processed is key to controlling 

the processing. About these problems, shorter time resolution and smaller size detection 

in-situ techniques like synchrotron radiation small- and wide-angle X-ray scattering 

(SR-SAXS/WAXS) have been developed. The aim of these in-situ techniques is to 

detect the evolution of the structural and conformational information and the 

relationship between these parameters of the polymers. However, SR-SAXS/WAXS is 

not capable to acquire the molecular details like intra-chain conformation, which is 

remains unknown. 

Thus, the mechanism of flow induced polymer crystallization and the rheology 

properties of the polymer under flow have been studied by the non-equilibrium 

molecular dynamics (NEMD) simulations in this thesis. The main researches and 

conclusions have been shown in follows: 

(1) Non-equilibrium molecular dynamics (NEMD) simulations have been 

performed to study the molecular mechanism of flow-induced crystallization （FIC） 

of polyethylene (PE). The bond orientational order parameter Q4 is first taken to depict 

inter-chain hexagonal and orthogonal orders. Our simulation results show that upon 

imposing extension intra-chain conformational ordering or gauche-trans transition 

occurs first, which further couples with inter-chain ordering and results in hexagonal 

order. The growth of the all-trans segments and hexagonal order finally leads to the 

formation of orthorhombic order. This process clearly demonstrates that FIC is a multi-

stage ordering process involving intra-chain and inter-chain orderings. Based the 

simulation results, we propose that coupling between intra-chain conformational and 

inter-chain orientation and density orderings is the essential physics of FIC, in which 

intra-chain conformational ordering is directly related to stress. In this intra-chain and 

inter-chain coupling mechanism, not only entropic reduction but also inter energy, 

either due to gauche-trans transition or from inter-chain packing, contribute 
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simultaneously in FIC. 

(2) Using combination of NEMD simulations and theoretical analytical calculations, 

the molecular origin of stress and orientation overshoots of entangled polymers under 

different shear rate have been studied. To explain why the shear orientation overshoot 

occurs at a constant strain ( 2S = ), the concept of non-coaxial strain ellipsoid method is 

first imposed to explain this phenomenon. The theoretical calculation shows that simple 

shear is a continuous attenuation flow field. The results proved that the orientation 

overshoot is caused by the rotation of the system, whilst γ is equal to 2 is a constant for 

the orientation overshoot. The theoretical result is consistent with our simulation results, 

which indicates that the orientation overshoot of the segments is only determined by 

the rotation of the chain segment orientation. Clearly physical pictures of stress-strain 

response of entangled polymers under the simple shear have been displayed in this work.  

 (3) The molecular mechanism of the chain stretching and orientation for the stress 

overshoot response of comb polymers under shear are analyzed using the non-

equilibrium molecular dynamics simulation. To clarify the stretching and orientation 

of the backbone and branches, we analyzed the overall and segmental stretch ratios 

and order parameters of linear and comb polymers. The peak strain max  vs. the Rouse-

Weissenberg number RWi   displays two scaling law regions for linear system. 

However, the max   vs. RWi   displays three scaling law regions for comb systems. 

From the detail segmental orientation and stretching dynamics, the following 

conclusions can be drawn: (i) The occurrence of orientation is in advance of stretching 

for different length segment. (ii) The stretching of chains mainly comes from the 

ordered alignment of segments when 10RWi  . (iii) The stretching of chains mainly 

comes from the coil-stretch transition is not ignored when 10RWi  . And the molecular 

pictures are given for the three scaling law regions. 

（4）Structure and rheological properties of ring and linear polymers under shear 

are analyzed using the non-equilibrium molecular dynamics (NEMD) simulation. The 

simulation results have shown that the linear have more prominent stress overshoot 

than the ring chains. Since the overshoot reflects the maximum flow-induced 

deformation of the polymer, this qualitative observation already implies that the rings 

experience less deformation than its linear precursors in simple shear flows. This is 
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consistent with the recent experimental results. In order to further study the molecular 

mechanism of this phenomenon, the segmental structure and orientation angle 

distribution as function of strain under the different Weissenberg number have been 

given in this study. The weak overshoot of the stretching of the ring polymers proved 

that the weak shear thinning and peak strain is due to the weak deformation of the 

segment chain of the ring in the shear flow. According to the gyration tensorand 

orientation angle ( tan 2  ), the power-law relationship is obtained for the given 

Weissenberg number (WiR) rang in this work. 

The main innovations are summarized as follows: 

(1) Non-equilibrium molecular dynamics (NEMD) simulations have been 

performed to study the molecular mechanism of flow-induced crystallization （FIC） 

of polyethylene (PE). The bond orientational order parameter Q4 is first taken to depict 

inter-chain hexagonal and orthogonal orders. 

(2) To explain why the shear orientation overshoot occurs at a constant strain ( 2S = ), 

the concept of non-coaxial strain ellipsoid method is first imposed to explain this 

phenomenon. Thus, it provides a new experimental method for the study of rheology 

properties of polymer under flow. 

(3) The molecular mechanism of the chain stretching and orientation for the stress 

overshoot response of comb polymers under shear are analyzed using the non-

equilibrium molecular dynamics simulation. 

(4) The structure and rheological properties of ring and linear polymers under shear 

are analyzed using the non-equilibrium molecular dynamics (NEMD) simulation. 

 

  



Abstract 

VI 
 

  



目  录 

VII 
 

目  录 

第 1 章 绪 论............................................................................................. 1 

1.1 引言................................................................................................................... 1 

1.2 流动场下高分子结晶与流变学研究进展...................................................... 1 

1.2.1 流动场诱导高分子成核与结晶研究进展 ............................................................. 1 

1.2.2 流动场下高分子流变学研究进展 ......................................................................... 5 

1.3 高分子链结构模型理论................................................................................... 7 

1.3.1 Doi-Edwards 管道模型理论 ................................................................................... 7 

1.3.2 Rouse 模型理论 ..................................................................................................... 11 

1.4 计算机模拟在高分子科学中的应用进展.................................................... 12 

1.4.1 蒙特卡洛模拟 ....................................................................................................... 12 

1.4.2 分子动力学模拟 ................................................................................................... 13 

1.4.3 耗散粒子动力学模拟 ........................................................................................... 15 

1.5 本论文的研究内容和意义............................................................................ 15 

参考文献............................................................................................................... 17 

第 2 章 模拟与分析方法简介 ................................................................. 29 

2.1 分子动力学简述............................................................................................. 29 

2.2 分子动力学基本步骤..................................................................................... 30 

2.3 分子动力学系综............................................................................................. 31 

2.4 分子动力学力场............................................................................................. 32 

2.4.1 联合原子（United-atom）力场 ............................................................................ 32 

2.4.2 粗粒化(Coarse-grained)力场 ................................................................................ 34 

2.5 积分算法......................................................................................................... 35 

2.6 结构参数和扩散特性.................................................................................... 35 

2.6.1 径向分布函数与结构因子 .................................................................................... 35 

2.6.2 均方位移和扩散系数 ............................................................................................ 36 

2.6.3 高分子的末端距与回转半径 ................................................................................ 38 

2.7 小 结............................................................................................................... 38 

参考文献............................................................................................................... 40 

第 3 章 流动场诱导聚乙烯链内与链间取向耦合机理 ......................... 43 

3.1 引言................................................................................................................. 43 

3.2 计算方法与模型............................................................................................ 44 

3.2.1 计算方法 ................................................................................................................ 44 

3.2.2 模型选取 ................................................................................................................ 45 

3.2.3 分析方法 ................................................................................................................ 47 

3.2.4 模拟过程 ................................................................................................................ 48 



目  录 

VIII 
 

3.3 计算结果......................................................................................................... 49 

3.3.1 恒速率下流动场诱导结晶的链内链间耦合机理 ................................................ 49 

3.3.2 不同拉伸速率下流动场诱导结晶的链内链间耦合机理 .................................... 51 

3.4 讨论................................................................................................................. 56 

3.5 小结................................................................................................................. 57 

参考文献............................................................................................................... 58 

第 4 章 线性链熔体在剪切场下应力和取向过冲的分子起源 ............. 65 

4.1 引言................................................................................................................ 65 

4.2 理论模型和计算方法..................................................................................... 66 

4.2.1 理论模型 ................................................................................................................ 66 

4.2.1 计算方法 ................................................................................................................ 67 

4.3 管道模型理论分析背景................................................................................ 68 

4.4 计算结果与讨论............................................................................................. 69 

4.4.1 聚合物熔体在剪切过程中的应力-应变曲线 ...................................................... 69 

4.4.2 聚合物熔体在剪切过程中的取向过程 ............................................................... 70 

4.4.3 聚合物熔体在剪切过程中的拉伸过程 ............................................................... 73 

4.4.4 应力计算过程中分子动力学模拟与管道理论差异性来源分析 ....................... 75 

4.5 小结................................................................................................................. 77 

参考文献............................................................................................................... 78 

第 5 章 梳型链体系链拉伸和取向的剪切流变特性研究 ..................... 83 

5.1 引言................................................................................................................. 83 

5.2 计算方法与理论模型..................................................................................... 85 

5.2.1 计算方法 ............................................................................................................... 85 

5.2.2 模型构建 ............................................................................................................... 86 

5.3 计算结果与讨论............................................................................................. 87 

5.3.1 剪切流变特性 ....................................................................................................... 87 

5.3.2 整链的拉伸和取向 ............................................................................................... 89 

5.3.3 链段的拉伸和取向 ............................................................................................... 90 

5.4 小结................................................................................................................. 93 

参考文献............................................................................................................... 95 

第 6 章 环状聚合物及其对应线性链的剪切流变特性研究 ................. 99 

6.1 引言................................................................................................................. 99 

6.2 计算方法与模型............................................................................................ 100 

6.2.1 计算方法 ............................................................................................................. 100 

6.2.2 模型构建 ............................................................................................................. 101 

6.3 计算结果与讨论............................................................................................ 102 

6.3.1 线性链及其环状链聚合物熔体的应力及粘性响应 .......................................... 102 



目  录 

IX 
 

6.3.2 线性链及其环状链聚合物熔体的流变特性 ...................................................... 103 

6.3.3 线性链及其环状链聚合物熔体的构象与取向机理 .......................................... 105 

6.3.4 线性链及其环状链的链段构象和取向机理 ...................................................... 105 

6.4 小结............................................................................................................... 107 

参考文献.............................................................................................................. 108 

第 7 章 总结与展望 ............................................................................... 111 

致  谢 ...................................................................................................... 113 

在读期间发表的学术论文与取得的研究成果 ..................................... 115 

 

 

  



目  录 

X 
 

  



第 1 章 绪 论 

1 
 

第 1 章 绪 论 

1.1 引言 

高分子材料是我们生活中最常见和最普通的材料之一，最近几年关于外场下

高分子结构转变机理的研究受到了学术界和工业界的广泛关注。例如，拉伸，剪

切，注塑，吹膜，纺丝等。其主要原因是外场对高分子的终态结构与宏观特性都

会产生不同程度的影响。如，最终的力学，光学和热力学稳定等宏观物理特性都

受到加工条件的影响。目前，高分子研究主要分为两个方面：（1）流动场诱导高

分子成核与结晶的分子机理研究；（2）不同流场形式下高分子流变特性的分子机

理研究。由于加工条件不同，研究的问题也有所不同，基础研究的目的主要是解

决诸如剪切或者拉伸对相转变行为、微观组织形成、链式结构变形和宏观领域结

构的影响等基本问题。结合两方面的研究，其归根结底研究的都是高分子的形态

结构热力学和动力学演化问题，这也是高分子物理研究的核心问题。在研究外场

下高分子的流变过程或者成核结晶特性时，首先看到的宏观特性是其应力-应变

响应特性，而影响应力-应变特性的主要因素是高分子链在空间构象的排布。实

验技术在不断的改进和提高，近些年发展很多更高时间分辨率和更小空间尺寸的

探测技术如宽角（WAXS）和小角（SAXS）等去探究结构与性能的关系。但就目

前而言，单纯借助于实验的方法我们还是很难直接在原子或分子层面上定量的解

析高分子链的结构及其动力学演化路径。所以，关于高分子空间结构特性及动力

学特性的研究目前并没有一个非常成熟的理论。在本章的内容中我们会对剪切和

拉伸场下高分子结晶和流变特性的实验研究和理论研究做一个简要的概述。 

1.2 流动场下高分子结晶与流变学研究进展 

1.2.1 流动场诱导高分子成核与结晶研究进展 

了解外场条件下聚合物的结晶动力学对高分子基础科学和聚合物加工业都

具有重要意义。在世界合成聚合物的生产中，半晶聚合物占了相当大的比例。与

简单分子不同的是，聚合物分子的连接性意味着它们会结晶成晶体和非晶态区域

的复合结构。非晶态和晶态材料的比例，以及晶体的排列和取向，统称为晶体形

貌。晶体形貌对聚合物材料的力学强度、渗透性和透明度等性能会产生重要的影

响。此外，在聚合物加工过程中普遍存在的流动对聚合物结晶有根本性的影响。
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流动场大大提高了聚合物的结晶速度，并对其形貌产生了深远的影响。结晶聚合

物中的非平衡相变是由动力学控制的，即由外部驱动的非平衡相变过程。此外，

流动场诱导结晶在半晶聚合物的工业加工中是普遍存在的。深入了解流动场诱导

结晶为利用加工条件控制结晶动力学和最终形态提供可能性。最终，这种结晶控

制可以改善多种最终产品的性能。聚合物结晶由于其在基础科学和工业科学上的

重要地位，在聚合物物理化学领域也得到了广泛的研究，特别是强流场作用下的

分子起源对工业加工的重要性。 

聚合物的结晶是通过成核发生的，晶核由于其晶液界面的自由能不稳定，为

了使晶体变得稳定，晶体必须通过扩散越过势垒达到临界尺寸。成核速率与势垒

高度呈指数关系，因此流诱导的成核势垒的变化会极大地改变成核速率。聚合物

链在流场下会取向或者拉伸，导致它们失去一些构象的自由度，并将链向结晶所

必需的拉伸构型转变。这些流动引起的链结构的变化使自身更容易形成稳定的晶

核结构。然而，流场诱导结晶的机理及应该使用什么模型理论框架来描述这一机

理是目前学术界争论的主题。近几十年来，随着计算机技术和表征技术的不断提

升，高分子的结晶和成核机理受到了很大的挑战，技术的发展也使得高分子科学

的发展有了长足的进步。直到目前为止，高分子结晶领域仍然是一个吸引人和富

有研究价值的研究领域，这不仅仅是由于高分子工业生产的指导需求，也是由于

其本身就是一个很有价值的基础科学研究课题。不同于小分子模型，高分子本身

就是由很多链结构连接起来的复杂模型体系（如图 1.1 所示），这也是其区别于

小分子的重要结构特性。长链分子固有特性导致的高度复杂和不同层次的结构本

身就使高分子的理论和实验研究富有挑战。接下来将对聚合物的结晶机理做一个

概述： 

早在 1938年，Strorks等人[1]在实验上首次观察到菱形聚合物层状晶体结构。

聚合物链的长度要比这个菱形层状晶体的厚度大得多，故而，Storks 等人认为聚

合物链应该是折叠在晶体中的。樱束模型在当时是比较受大家广泛关注和认可的

模型（如图 1.1b 所示），折叠链模型在当时的聚合物研究领域并没有受到广泛的

关注。关于聚合物折叠链的片晶模型，直到 1957 年，Keller 等人[2-5]同时发现了

PE 的片晶结构，这样才认为高分子链比较合理的链排布方式应该是折叠模型。

在该模型中分子链是在一个相邻的区域内进行来回的折叠穿插。另外，折叠链模

型和樱束状模型对应的自由能是 Flory 计算出来的，他发现处在晶体之间的非晶

区分子链过于密集，从而限制了它们的运动，这导致了大量的构象熵的损失。折

叠链模型和樱束状模型的最佳长宽比是 Zachman 等人[6]估算的，确定其最高可以

达到 56.8Å。很显然，自发形成本质上的不对称纤维模型在无序的熔体状态下是

很困难的。因此，实验结果结合理论计算证明缨束状模型是不合理的，此后折叠
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链模型才被广泛接受。很长时间以来，传统的高分子结晶主流理论是由 Lauritzen

和 Hoffman 提出的 LH 理论[7]。在描述高分子结晶行为中，LH 理论有一个假设：

非晶态是由一种或者多种组分组成的均相体系，并且被认为是结晶的初始态。当

然，关于高分子结晶理论争议一直都是存在的，随着实验测量技术的不断发展和

改进，学术界提出了好几种关于高分子结晶的新模型[8, 9]。目前影响比较大并且

被广大研究者所认同的模型是 Strobl 所提出的高分子结晶中介相机理模型[8]。

Strobl 中介相机理主要是建立在结晶高分子小角 X 射线散射的大量研究基础上

的，它从与传统 LH 成核生长理论不同的全新角度解释熔融状态的高分子结晶过

程。目前实验技术方面关于高分子结晶实验研究主要还是基于 X 射线散射技术，

其可以给出高分子晶胞，结晶度及晶体维度等相关信息。 

 

图 1.1 (a)无序高分子模型; (b) 折叠链缨束状模型[10]。 

以上对应的是高分子静态结晶的一些理论研究进展与经典理论概述，但是在

高分子的加工过程中，高分子体系常常是处在一个外场（如，拉伸和剪切等流动

场）条件下进行加工和处理的。与静态结晶相比，流动场不仅可以改变晶体形貌，

还可以改变其结晶过程的热力学和动力学。早期关于流动场诱导结晶主要是以研

究稀溶液的研究为主。串晶结构是 1963 年，Mitsuhashi 等人[11]在搅拌 PE 稀溶液

时，从中发现了PE晶体的串晶结构。后来Pennings等人[12]利用电子显微镜（SEM）

在稀溶液中也发现了这样的晶体结构，这也就是我们后面经常会提到的 shish-

kebab 结构。随后的剪切或者拉伸实验中经常会看到这种串状的晶体结构，如图

1.2 所示。Keller 等人在研究高分子稀溶液的过程时，发现当稀溶液的剪切速率

增加到某个临界值时会出现双折射的现象，Keller 等人把这样的过程定义为卷曲

-伸直转变（Coil-stretch transition，CST）分子模型，这套模型理论当前经常被用

来解释拉伸流变过程中的 shish-kebab 结构的形成过程。关于结晶过程中的动力

学问题，通常采用的是 Flory 提出的熵减模型来解释（Entropic reduction model, 

ERM）[13, 14]。CST 和 ERM 可以成功的描述高分子结晶过程中的很多问题，而且

最近从 Lamberti 的文献调研结果发现目前相关的理论研究文章数目已经达到了
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一个稳定值[15]。虽然，以上这些理论可以对流动场诱导高分子结晶的现象做一个

很好的解释，但是这些理论基本都是基于一个粗粒化（Coarse-grained, CG）的模

型。在聚合物形变过程中，流动场诱导高分子结晶被认为是一个非平衡态热力学

相变过程，控制动力学耦合过程实际包含了链结构的松弛和结晶。基于这些过程，

一些修正的理论模型也被提了出来，也就是 Doi-Edwards（DE）管道模型理论[16]。

随着实验技术的不断提升，更精确的流动场诱导结晶的分子机理也是目前实验和

理论发展中大家所更关注的一个更深层次的科学问题。相关的实验工作，国内李

忠明教授[17-19]，傅强教授[20, 21]，李良彬教授及马哲博士[22-25]课题[26-33]组都取得了

一些重要的研究成果。 

 

图 1.2 串晶模型（shish-kebab）结构[12]。 

虽然实验技术在不断的更新和提高，发展了更快时间分辨率和更小的空间尺

寸的 X 射线探测技术，但是实验发展到今天还是很难从分子层面关于流场诱导

结晶的一些问题做出一些合理的解释，如，晶体成核的路径，中间态是什么结构？

流动场下场强对链尺寸的影响及链段的拉伸和取向满足什么关系？这些在实验

上都很难观察到，但是计算机模拟就可以取而代之完成一些实验所不能完成的工

作。最近关于计算机模拟也出现了一些新的方法和技术。在追踪更小的时间尺度

和结构尺度方面，分子模拟就展现了其独特的跟踪能力[34-39]。所以，非平衡的分

子动力学（Non-equilibrium molecular dynamics, NEMD）可以作为一种有效的工

具解决流动场诱导结晶过程中的遇到的一些难题[38, 40-47]，比如可以确定一些

SAXS 或者 WAXS 看到的，但是又不确定的结构，是否是中间态或者形成的新晶

型等等。关于这些问题分子动力学方法都可以作为一种有效的方法来弥补实验上

的不足，进而在分子层面观察构象的演化过程，这些都是实验所不具备的。关于

流动场诱导高分子结晶的模拟，以前的非平衡分子动力学模拟的结果显示：弹性

形变或者分子链的屈服都是来自链间的非键相互作用的，而应变硬化（Strain 
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hardening）主要是来源于链内的二面角转动[40, 41, 44]。最近的动力学模拟显示：高

分子量的体系（单链主链原子数在 600 到 800 时），在温度低于 200K 时展现会

出现断裂的现象，在这个过程也没有应变硬化的产生[45]。根据实空间的分子结构

以及傅里叶转变，Yamamoto 等人[39]提出六方结构形成以后，伴随着是一个取向

有序的晶体结构，然后会沿着拉伸的方向堆积成片晶结构[39]。这些研究都证明非

平衡分子动力学方法可以作为一种有效的工具来解决流动场诱导结晶过程中的

一些问题。但是，目前的研究关于动力学路径及链内和链间的取向耦合机理仍然

是不清楚的。分子动力学在流动场诱导结晶研究中仍然有很大的发展空间和潜力。 

1.2.2 流动场下高分子流变学研究进展 

   流变学是研究物质的流动和变形的学科。流变学还用于测定复杂材料的流动

和变形，如橡胶、熔融塑料、聚电解质溶液、泥浆和浆料、电流变液、血液、肌

肉、复合材料、土壤和油漆。材料流变学的研究对材料的流变学研究具有重要的

意义。首先，流变学可以用来确定在生产过程中进行混合、运输、分配和储存等

操作的工艺窗口。其次，流变学可以作为一种质量控制工具，在加工和生产阶段，

以确定批次之间的变化。作为一种质量控制工具，流变学测量对材料中微小结构

差异的敏感性可以为质量控制工程师在决策时提供有用的帮助。高分子熔体的流

变学主要研究的是其流变特性与其链结构的关系。目前高分子流变学的研究主要

还是集中在缠结的高分子浓溶液方面的研究。缠结是高分子熔体或者液体最重要

的一个特性[48-50]。目前被广大研究者所接受的关于缠结高分子的理论模型都是基

于 de Gennes[51]和 Do-Edwards[16]提出的管道模型发展起来的。最开始柔性高分子

链蠕动模型主要是用来解释其扩散的问题，并且这个模型对实验现象也能做出一

些合理的解释。经过一系列的发展之后，Doi-Edwards 将管道模型理论用到了流

场下或者形变场下分子的运动行为解释。并对高分子熔体的线性和非线性的粘弹

响应特性得到了一些成功的解释。但是，由于管道模型的前提假设存在一些争议，

Doi-Edwards 的管道理论对于一些实验现象还不能有效的解释，需要进一步的发

展和改进。同时管道理论也受到了一部分研究者的质疑，主要是因为管道理论的

回弹假设与实验现象有些出入。除了现有的用的比较多的管道理论之外，不同的

学术团体关于流变学也发展出不同的流变方法来解释实验中的流变现象和流变

机理[52-54]。 

在实验研究方面，美国阿克隆大学王十庆教授课题组发展了粒子示踪的技术

（PTV）来对高分子溶液的情况进行追踪[55-62]。他们的实验研究对目前比较成熟

的 Doi-Edwards 理论在强流场及远离平衡态条件下是否适用也提出了一些质疑。

同时利用该实验装置该课题组也提出了一些自己的理论模型。最近美国国家橡树
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岭国家实验室的王哲和王洋洋等人通过中子散射技术结合空间球谐函数处理中

子散射数据的方法提出了 Q 模型的方法来研究仿射形变以后的缠结高分子熔体

的松弛特性[63, 64]，方法如图 1.3 所示，他们的结果同样也对目前的一些理论假设

提出了一些质疑。这些实验现象和新的理论的发展也告诉我们目前高分子流变学

的理论并不是那么完美，还有很多需要改进和急需解决的问题。 

在理论研究方面，关于剪切流变实验的结果显示，聚合物链在剪切流场下会

同时受到拉伸和旋转的作用[64]。因此缠结聚合物在剪切流场下的应力主要来源

于分子链的取向和拉伸，这个分子图像也可以解释很多流变现象[65]。基于原子层

面的分子动力学（Molecular dynamics, MD）模拟可以作为一种有效的实验工具

来解决聚合物在流场下应力-应变的微观起源问题。最近，不同的研究课题组也

在采用不同结构尺度的模拟方法解决聚合物分子在剪切场下的流变特性，这其中

主要的方法包含了蒙特卡罗（Monte Carlo， MC）[66]，粗粒化的分子动力学

（Coarse-grained molecular dynamics， CGMD）[67]和原始链网络（Primitive chain 

network，PCN)[68] 模拟方法。最近的 CGMD 和 PCN 模拟方法都显示应力的过

冲来源主要是分子链取向张量的过冲。基于原子层面的 MD 方法也验证了应力

过冲主要是由取向过冲引发的这一结论[69, 70]。在管道模型理论中， dτ （Reptation 

time）和 Rτ (Rouse time) 分别代表分子链取向松弛的时间和链被拉伸开始的时间。

当维森伯格数大于 1 时，链段拉伸对于应力的影响也是必须考虑的一个因素。当

然，在管道模型发展过程中，Marrucci 等人将拉伸的影响添加到了 Doi-Edwards-

Marrucci-Grizzuti (DEMG)理论中[71-73]，该理论也成功的对应力过冲增长做了合理

的解释，并且验证了实验观察结果[74-76]。但是，到目前到为止关于缠结聚合物在

剪切流场下的取向和拉伸的分子机理仍然是不清楚的，包括分子结构的影响和流

场作用时的实际效率。 

 

图 1.3 拉伸放射形变以后不同维度上的中子散射花样[77]。 

目前除了线性缠结高分子链的基本问题以外，支化高分子体系也是大家比较

关心的问题。所谓的支化高分子链指的就是在线性链的侧边接枝一些短链的高分

子体系，如图 1.4 所示。根据支化链的密度和其侧链的长度，这些体系可以分为

梳型链或者缠结密度较高的刷型链。目前关于支化链体系的研究主要集中在其松
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弛动力学和流变特性方面的研究。在 Doi 管道模型的理论中，关于最简单的支化

链体系，指出链结构的松弛主要与侧链的长度满足一定的标度关系。后面 Daniel

和 Mcleish 等人[78-81]关于更复杂的支化链体系做了大量的研究工作，同时也提出

了很多值得思考的见解。Daniel 的工作指出链的松弛主要是这样一个从外向里松

弛的过程。最近的实验和模拟研究发现支化链的松弛实际是一个多尺度的松弛过

程，不同的结构尺寸满足不同的松弛时间。Mcleish 对于星形链的研究表明侧链

实际在松弛的过程中和主链有一个竞争的关系[81]。关于支化链结构体系的结构

研究，一直也都是高分子科学领域比较关注的研究热点，但是由于其体系的复杂

性，目前还没有一个标准的理论能解释一些特别的现象，对于相关的体系也缺乏

定量的描述。支化链体系除了链松弛机理的研究以外，其流变特性也是大家比较

关系的话题，如，弱的剪切变稀行为[82]，弱流场下的应变硬化[83]，双应力过冲[84]

等实验现象，都需要从分子层面对相关的现象做出合理的解释。 

 

图 1.4 支化连体系模型[85]。 

1.3 高分子链结构模型理论 

1.3.1 Doi-Edwards 管道模型理论 

①管道模型定义 

管道理论是 Doi-Edwards 在 1970 年针对单分散体系和线性缠结聚合物体系

发展出来的一套理论[86]。管道模型理论假设原始链在一个管道中运动，如图 1.5

所示。为了定量化的描述这个模型，Doi-Edwards 理论需要做出一些假设：这个

管道是被周围其它的链包围着的；单体的位移的方向垂直于原始路径；链与周围

的平均距离称为管道直径 a。管道理论假设处于平衡状态的原始路径是随机游走

的，而且步长与管径大小 a 是一样。根据原始链的路径就可以得到以下关系: 

2 2Nb Za=                            (1.1) 
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其中，Z 是缠结数目。根据这个关系式我们就能得到缠结链段长度，Ne=N/Z。其

中，N 是链的总长度。当然，对应的链结构的刚性不同，缠结长度也会发生相应

的变化。 

 

 

图 1.5 管道模型结构[86]。 

 

②链蠕动假设（Reptation） 

现在我们来阐述原始链的动力学。一开始，原始的分子链被困在一个管状区

域。如图 1.6a 所示。接着原始链会沿着等高线做收缩形式运动，链条的一端会从

原来的管道中逃逸出来，随后管子的另一端也会消失，如图 1.6b 所示。当链在两

个方向上来回移动时，管子两端都将被破坏，如图 1.6c 所示。与时间相关的末端

矢量 Re(t) = R(L; t)-R(0; t) 可以定义为： 

2
2

2 2

8
(t) (0) exp( )e e

p odd d

p t
R R Nb

p  =

 = −                  (1.2) 

其中𝜏𝑑对应的就是回缩时间，它可以由分子链对应的参数表示： 

3 4

2 2
3d R

b

N b
Z

k Ta


 


= =                          (1.3) 

 

图 1.6 链蠕动模型机理[51]。 
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以上是链在近平衡条件下的蠕动假设模型，Doi 也对流场下的蠕动模型做了

进一步的描述。Doi 认为链在仿射形变之后，即在 Rouse 松弛时间之后会有一个

快速的回弹过程，但是管道的半径并没有开始膨胀，过了 Rouse 松弛时间之后才

开始发生管道的膨胀，如图 1.7 所示。当然，这个模型最近也受到了来自中子散

射实验和理论模拟方面的质疑[63, 77]。 

 

 

图 1.7 管道模型关于拉伸形变体系松弛动力学过程[63]。 

 

③应力张量定义 

高分子体系在给定的载荷作用下，体系内任意一个斜截面上应力的大小和方

向都是确定的，即这一点的应力状态是确定的。它不会随着坐标系的改变而变化，

但是描述一点应力状态的应力分量是在确定的坐标系下确定的，它随着坐标系的

不同而改变。那么相应的应力分量可以表示为： 

ij

x xy xz

yz y yz

zx zy z

  

   

  

 
 

=  
 
 

                     （1.4） 

其中，σ和τ分别对应的是正应力和切应力。如果我们的体系对应的是一个简单剪

切场，这时候这个应力张量就可以表示为以下形式： 

ij

0 0

0 0 0

0 0 0

xy



 
 

=  
 
 

                     （1.5） 
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在管道理论中，应力张量的大小主要与缠结链段的取向和拉伸相关。每根链

段对应的应力的贡献可表示为图 1.8 所示。在剪切场下，对应的剪切应力的计算

可根据如下方程得到[87]： 

2 0
0

3 Z
DE B

RRck T
ds

Zl s s





=  

              （1.5） 

其中，c 对应的是缠结链段的数密度，lo 对应的是缠结链段长度， 或者 , ,x y z =

和 s 对应的都是原始链坐标方向。 nR

s




是一个连续变量，根据这个公式我们没法

直接计算剪切应力的大小，将公式（1.5）离散化以后，我们可以得到如下表达形

式： 

1

1 12
1

3
( ) ( )

( 1)

E
N

BD

n

ck T

N l
 

−

− −

=

=  − − 
−

 n n n n
R R R R             （1.6） 

其中 nR 是缠结链段的末端距矢量，N 是缠结链段数目。如果我们不考虑拉伸的

影响应力来源，取向的方程可以描述成以下形式： 

3ori

Bck TS  =                     （1.7） 

S
就是对应的取向张量，可以表达成以下形式： 

1
1 1

2
1 1

( ) ( )1

1 ( )

N

n

S
N






−

− −

= −

− −
=  

− −


n n n n

n n

R R R R

R R
            （1.8） 

在聚合物熔体中以上公式给出的都是弹性熵对于体系的贡献。整个过程中没

有考虑来自内能对于体系的贡献。 

 

 

图 1.8 每根链段在体系中对应的应力的贡献[88]。 
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1.3.2 Rouse 模型理论 

Rouse 模型基于将聚合物链划分为足够大的子段，以显示类似橡胶的弹性(弹

性行为为小伸长)。在 Rouse 模型中，链的子段大致呈球形(珠状)，相对于熔体或

溶液的剩余部分，存在一个机械阻力，可以用一项(小运动的子段摩擦系数)来量

化。一个小节的两个元素可以串联表示为无体积弹簧和无限模量的刚性珠，如图

1.9 所示。Rouse 模型描述了理想链的构象动力学。在该模型中，单链扩散由谐波

弹簧连接的小球的布朗运动来表示。不排除颗粒之间的体积相互作用，每个颗粒

都受到随机的热力和阻力，就像在朗之万动力学。该模型是 1953 年由 Rouse[89]

提出来的。一个重要的扩展，包括流体动力学相互作用介导的溶剂之间的不同部

分的链，是 1956 年由 Zimm[90]提出的。在聚合物熔体中，Rouse 模型只能正确地

预测长度小于纠缠长度的链的长时间扩散。在较长时间内，链条只能在由周围链

条构成的管道内移动。这种慢速运动通常用爬行模型来近似。 

   Rouse 模型的优点是可以很好地描述低剪切速率下高分子稀溶液的流变性和

线性粘弹性，但是对于非线性粘弹性，例如“剪切变稀”行为不能很好的说明。原

因是高剪切速率下高分子链的形变是非高斯化的。为了进一步解决这个问题

Johnson 和 Segalman 首次引入了滑动因子α，来描述这种非仿射形变[91]。研究结

果表明带滑动函数的 Rouse-Zimm 珠簧模型可以很好的描述“剪切变稀”、“应力

过冲”、存在第二法向应力差等典型的非线性流变现象，其效果优于通过改善本

构方程的方法。通过滑移函数可以定量的描述高分子稀溶液的非线性粘弹特性。

而后的研究还表明，引入滑移坐标系之后，Rouse-Zimm 珠簧模型还适用于说明

高分子亚浓溶液的非线性流变特性。 

 

图 1.9 珠-簧模型构象。 
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1.4 计算机模拟在高分子科学中的应用进展 

1.4.1 蒙特卡洛模拟 

蒙特卡罗方法（Monte Carlo method，MC），也称统计模拟方法，是一类依

赖于重复随机抽样来获得数值结果的计算算法。其基本概念是使用随机性来解决

原则上可能是确定性的问题。它们经常用于物理和数学问题中。高分子链构象的

演变过程是一个典型的通过分子布朗运动实现的从非平衡态向平衡态方向转变

的过程。这一过程主要是由分子间的相互作用来驱动的，是体系焓和熵在局部竞

争产生的结果。也是基于这个原因，MC 模拟方法已经广泛地应用于高分子结晶

和流变的研究中，如高分子链的构象统计、高分子链动力学及橡胶网络的拉伸等

等。其中，南京大学胡文兵教授等人在格子空间中利用 MC 模拟方法深入系统地

研究了高分子结晶的许多特殊现象[92-96]，成功地解释了这些结晶现象的微观机理。

MC 方法模拟高分子物理有着更深远的意义，一般高分子因为热运动而绕其化学

键做旋转，使得高分子构象也在不停的发生变化，高分子本身分子量很大，故构

象统计就变成了非常复杂的问题。如果要合理的模拟解释高分子结晶或者构象转

变过程，首先要做的是给出合理的高分子布朗运动的微观过程。这一过程也被称

为微松弛过程。基于 MC，第一个微松弛模型[97]是 Verdier 和 Stockmanyer 等人

提出来的，他们的模型中允许分子链通过链末端翻转和这点向对角线跃迁来实现

局部链构象的变化。然而，Wall 和 Mandel 的模型则是采用从链的一端到另一端

沿着分子链的链滑移来模拟分子链在格子空间中的运动[98]。Larson 等人提出了

折点激发模型[99]。基于以上理论，胡文兵老师课题组提出了链滑移可以终止于沿

着链延伸的第一折点被打开模型，根据此模型也得到了一些重要的研究结论[92-96]。

除此以外，基于 Wunderlich 等人的成核理论模型，胡文兵教授课题组还提出了链

内成核理论模型。他们的结果认为高分子成核过程中更倾向于链内的折叠来降低

表面自由能，事实就是单链更有利于自由能的降低，如图 1.10 所示。 

 

图 1.10 单根分子链结晶形貌图[93]。 
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1.4.2 分子动力学模拟 

分子动力学(Molecular dynamics simulation)方法简称 MD，它是伴随着计算

机技术的发展，在原子水平上求解多体问题发展起来的材料模拟技术。该方法主

要是通过求解牛顿运动学方程来模拟原子或者分子的运动轨迹，然后在不同状态

下对体系进行抽样，然后以保存样本为基础对其进行热力学积分，计算其宏观性

质的过程。描述分子性质的函数，我们将其称为力场，不考虑外部情况，计算出

来的是静态性质，但是真实分子体系除了受势能影响外，还受到外部因素如压力、

温度等条件的影响。将外部因素加进来以后，分子动力学的计算变为更符合真实

状态的计算方法，而且每个粒子都遵从经典力学运动规律，这也使得分子动力学

有了正确的物理依据。分子动力学模拟不仅能得到被模拟系统总的特性和某些感

兴趣的行为，而且还能像做实验一样地进行观察与显示。特别是许多在实验中无

法获得的微观和原子尺度上的细节，在分子动力学模拟中都可以方便地观察到。

这种优点使得分子动力学模拟在物理、化学、生物、材料科学等领域研究中非常

有吸引力。 

在高分子结晶方面：长春应化所罗传富课题组最近几年利用 MD 的方法取

得了一系列关于高分子结晶机理的研究成果[100-103]。他们的结果显示折叠链片晶

在预有序过程中就已经生成，如图 1.11 所示。他们的结果还显示缠结和链的构

象都会影响晶体的成核过程。关于晶体成核与拉伸诱导结晶过程 Rutledge 课题

组同样取得了一些重要的研究成果[14, 104-109]。 

 

图 1.11 单个片晶生长过程[100]。 

在高分子流变学方面，分子动力学同样取得了不小的成就[40, 41, 110, 111]。关于

线性链的过冲机理，最近的实验和模拟做了大量的工作。Baig 课题组通过 MD 模

拟的结果显示应力过冲的起源主要是链段的取向。这个结论验证了 Doi 管道模型

的理论推测。关于松弛动力学方面王洋洋课题组通过模拟结果显示在分子链受到
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仿射形变之后链并没有发生回弹这个过程，这个结论却与 Doi 的理论不符，如图

1.12 所示在体系受到仿射形变之后（图 1.12a），分子链在垂直于拉伸的方向会存

在一个在 Rouse 时间之内的收缩，然后开始松弛。但是模拟的结果显示分子链并

没有发生这个过程，与中子实验结论一致。这样的结论引起了科学界的广泛关注。

关于支化高分子体系也是最近几年大家研究的焦点，因为支化可以改变聚合物体

系的很多流变特性，例如，弱的剪切变稀[82]，小应变速率下的应变硬化[83]，双应

变过冲[84]等现象。但是，关于支化链体系链的拉伸和取向动力学目前也是大家关

心的主要问题。此外，MD 方法最近几年在高分子流变领域也取得了很多其他重

要成果[102, 103, 112-114]。 

 
图 1.12 (a)MD 过程中体系的仿射形变过程; (b)Doi 理论预测结论；(c)粗粒化分子动力学模

拟结论关于链的松弛过程[63]。 

 

关于高分子体系 MD 的研究包含了以下几个方面： 

(1)目前关于高分子体系在静态结晶或者流动场下的结晶理论和实验都有一

些争论，所以 MD 模拟在这方面可以验证实验的正确性，并且弥补实验的不足； 

(2)高分子流变特性的研究最近几年也是大家研究的热点，随着计算机模拟

技术的不断改进，原来的理论此时也受到了更大的争议； 

(3)以前由于计算条件的和硬件设备的限制，随着计算机的发展，目前力场的

研究也是高分子研究的一个热点，更精确的力场可以更好的描述高分子体系的结

构变化。 
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1.4.3 耗散粒子动力学模拟 

耗散粒子动力学(Dissipative particle dynamics，DPD) 是一种模拟简单流体和

复杂流体的动态和流变特性的随机模拟技术。为了避免所谓的晶格气体自动机的

晶格伪迹，并处理超出分子动力学(MD)可用的流体动力学时间和空间尺度，这

种方法是 1992 年由 Hoogerbrugge[115]和 Koelman[116]提出来的。随后 Espanol[117]

对其进行了重新配方和微改性，以保证其处于合适的热平衡状态，提出了一种新

的 DPD 算法，该算法具有计算复杂度低、传输特性控制好等优点。DPD 是一种

非点阵介观仿真技术，它涉及一系列在连续空间和离散时间内运动的粒子。粒子

代表整个分子或流体区域，而不是单个原子，原子的细节与处理的过程无关。将

粒子的内部自由度积分出来，用简化的成对耗散力和随机力代替，从而在局部保

持动量，保证正确的动力行为。该方法的主要优点是比传统的 MD 模拟方法具有

更长的时间和长度尺度。在线性尺寸下，聚合物流体的体积可达 100 纳米，模拟

时间可达数十微秒的范围内。 

DPD 模拟方法主要是基于软球系统进行模拟计算的，但是软球的运动又满

足一定的碰撞规律。耗散力和随机力必须满足一个确定的关系使得体系满足正则

系综的统计规律。这一对力耦合到一起，起到了一个热浴的作用，使体系的温度

保持不变。体系的温度和这一对力的相对大小有关。目前这种方法可以有效的与

分子动力学模拟结合起来实现多尺度的分子模拟研究。通过在此方法中引入“珠

一簧”模型，也可以对聚合物体系进行模拟研究。例如，Groot 和 Warren[118]将 DPD

方法与 Flory-Huggins 理论有机的结合起来[119]，得到了 DPD 中的排斥力和 Flory-

Huggins 理论中的 X 参数，从而将分子模拟和介观模拟有机的结合了起来。与原

子动力学比较，DPD 允更大的长度和时间范围的模拟，这使得耗散粒子动力学

方法可以用来描述在微米级别上的体系，如嵌段共聚物的微观相分离[120-122]、高

聚物共混[123]、两亲性分子自组装成膜[124]，囊泡形态的转变和分裂[125]等诸多体

系。DPD 方法目前作为一种大尺度模拟方法可以与分子动力学模拟有机的结合

来研究高分子多尺度的问题，起到一个为理论和实验建立连接桥梁的作用。 

1.5 本论文的研究内容和意义 

无论是在高分子结晶或者高分子流变过程中，都会存在构象的转变问题，而

在这些构象转变的过程中都会存在体系密度，构象链段的取向有序化过程。在结

晶成核方面，实验和理论的目的就是想看到各种参数在实验中扮演的角色，例如，

体系的密度，分子链间有序，分子链内有序，能量或者熵都带来了什么影响？在
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流变学方面，研究者也想看到构象的演化机理，以及构象和外部应力应变响应的

关系。除了基本的结晶和流变学方面，支链对于高分子体系流变特性的影响也是

大家关心的焦点，例如，支链体系为什么会产生这些特殊的流变特性，分子层面

上发生了哪些改变等等。 

关于这些问题，实验中已经发展了更高时间分辨率和更小的空间尺寸的探测

技术如宽角（WAXS）和小角（SAXS）技术等，其目的就是为了探索高分子材料

在加工过程中构象转变的机理，以及各参数之间的相互关系。虽然探测技术已经

有了很大的改进，但就目前而言实验技术还是很难从分子或原子层面上直接检测

到构象转变的相关信息。高分子体系不同于小分子体系，它相对于其它的体系比

较复杂。面对如此多的争议和不确定性，分子动力学模拟就可以作为一种有效的

工具来解决这些问题。所以结合实验中发现的问题及模拟方法的改进，我们主要

开展了以下方面的研究工作： 

（1）采用原子层面的非平衡分子动力学方法研究拉伸诱导高分子结晶的机

理。引入新的结构分析理论，表征其中间结构和终态结构的变化，探索其链内

和链间有序的耦合机理。通过链内构象，链间取向及密度的变化，构建出流动

场诱导高分子成核过程的物理图像。 

（2）基于原子层面的高分子结构，研究不同剪切流场下缠结高分子体系应

力响应的分子机理。分别从取向和拉伸两个方面给出应力来源取向和拉伸的关

系。通过应变椭球的机理构建方程，探索小应变速率下，取向过冲发生在应变

为 2 的原因。分析大应变速率下，应力取向过冲的分子起源。 

（3）基于粗粒化模型，探究支链对于聚合物熔体流变特性的影响。进一步探

究体系过冲应变点对应的链的拉伸和取向的分子机理，探究流场强度对于链拉伸

和取向动力学的影响及探究链拉伸的来源及拉伸和取向之间的关系。 

（4）基于粗粒化模型，给出线性链与其对应的环状链的应力响应规律及流变

特性所满足的标度关系，分析线性链和环状链体系应力响应差异的起源。分析环

形链的拉伸和取向动力学。  
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第 2 章 模拟与分析方法简介 

2.1 分子动力学简述 

分子动力学(Molecular dynamics simulation, MD)模拟是研究材料原子和分子

物理运动的计算机模拟方法。该方法主要是解牛顿运动学方程来模拟材料体系原

子或者分子的运动规律，以在由分子体系的不同状态构成的系统中抽取样本，从

而计算体系的构型积分，并以构型积分的结果为基础进一步计算体系的热力学量

和其他宏观性质。通过计算机模拟，我们希望能理解分子的结构和它们之间的微

观相互作用。分子动力学的应用使我们能够进一步了解分子体系的一些特性，这

是实验技术所不能完成的。现代关于原子分子尺度的模拟技术主要有两种：分别

是分子动力学（MD）和蒙特卡罗（MC）模拟；此外，还有一种模拟技术是混合

了两种模拟方法，它结合了两者的特性。在这里，我们将集中讨论 MD，MD 优

于 MC 的明显优势是它提供了体系的动力特性演化的途径，其中包含了输运系

数，对扰动的时间依赖响应，流变特性和光谱。计算机模拟起到在微观体系和实

验室宏观世界之间充当桥梁的作用，如图 2.1 所示。通过 MD 模拟，我们可以知

道分子间的相互作用，并可以对大量属性做“精确”预测。这些预测可准确到我们

想要的程度，但受制于我们的计算机能力的限制。同时，MD 也可以揭示体系背

后隐藏的一些细节信息。一个例子是扩散系数和速度自相关函数之间的联系（前

者易于实验，后者更难）。模拟在另一种意义上也充当了桥梁的作用，联系了理

论与实验。我们可以通过使用相同的模型进行模拟来验证理论的正确性。我们可

以通过与实验结果的比较来验证这个模型。此外，我们也可以在实验室中进行模

拟实验等等。 

 

图 2.1 （a）模拟在微观与宏观中的作用；（b）模拟在理论与实验中的作用。 
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2.2 分子动力学基本步骤 

分子动力学是 1957 年由 Alder 和 Wainwright 两位科学家提出来的一种模拟

技术[1]，通过对一系列相互作用的原子的运动方程进行求解和积分，来跟踪它们

的时间演化。在分子动力学模拟中，其遵循的是经典力学定律，其中最重要的是

牛顿第二定律: 

F ma=                             （2.1） 

这种方法在解决物理多体问题时，可以作为一个非常强大而有效的工具，也

可以对复杂系统的具体方面进行更详细的研究。一个成功的分子动力学计算总是

依赖于一个相互作用势（也称为力场），并给出初始条件(初始坐标和速度)。分子

动力学主要满足一些过程： 

（1）根据研究对象，构建研究体系的模型，设置初始条件（给定体系坐标

和初始速度）； 

（2）选取合适的力场参数，力场通常是由理论模型或实验数据建立，这些

模型或数据与所研究系统的参数一致。 

（3）确定好力场参数之后，下一步求解粒子运动的牛顿运动学方程，并对

其求解微分方程，以确定体系在下一步的位置和速度。 

（4）根据粒子之间的相互作用，计算体系的相关性质，为了控制热力学量，

必须选择相应的统计系综，如 NVE，NVT 或者 NPT 系综。然后，根据原子的坐

标位置和初始速度，就可以算出体系对应的能量和受力情况。原子的运动轨迹是

根据牛顿运动方程得出来的。而且整个的计算过程是一个不断循环和迭代往复的

过程，如流程图 2.2 所示。 

 

图 2.2 分子动力学模拟运行流程图。 
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2.3 分子动力学系综 

    任何材料体系处在一定的宏观条件下，体系对应的粒子统计规律可以用一个

系综来描述，也称为统计系综，它是一个理想化和最基本的概念。相空间的每个

点的运动代表真实系统可能处于的一种运动状态，也可以把它看作是性质和结构

相同而初始条件不同的系统所处的状态。这些系统的集合就是系综。统计系综的

各个系统反映了实际系统在不同时刻的运动状态。热力学系综是处于统计平衡状

态的统计系综。它提供了一种从经典力学和量子力学定律推导真实热力学系统性

质的方法。体系所处的环境不同，那么体系对应的系综也会不同。可以从完全孤

立的系统(如，微正则系综)到完全开放的系统(如，巨正则系综)。然而，为了分子

模拟的目的，一般只考虑三个主要的系综。即微正则系综、正则系综和等温等压

系综： 

微正则系综（NVE）：微正则系综是一个与周围环境完全隔离的系统。系统和周

围环境之间没有能量或物质的转移，系统的体积保持不变。换句话说，这是一个

粒子总数(N)，总体积(V)和总能量(E)恒定的物理系统。微正则系综通常缩写为

NVE。微正则系综的温度通常是变化的。在统计力学中，微正则系综用于表示具

有指定总能量的系统的可能状态。由于系统和周围环境处于热接触中，系统将热

量(q)从外界传递到外界，直到达到热平衡。因此，与微正则系综不同，正则系综

的温度可以定义为一个常数(T)。这个系综通常用粒子数、总体积和温度(NVT)的

常数来表示。 

正则系综（NVT）：在正则系综中，系统的体积是固定的，能量可以在系统与环

境的边界上传递，而物质不能。我们可以把系统描述为在温度(T)下浸入热浴，其

中热浴比系统大得多。系统放出的任何热量都不会显著提高周围环境的温度。正

则系综适用于任何大小的系统;虽然有必要假设热浴的相对大小非常大，但系统

本身可能是小的或大的。正则系综是一种统计力学系综，它表示在某一固定温度

下具有热浴的热平衡机械系统的可能状态。系统可以与热浴交换能量，所以系统

的状态只会在总能量上有所不同。在微正则系综中，总能量是固定的，但在正则

系综中能量不再是恒定的。它可以根据温度取值范围来确定。正则系综在描述系

统的亥姆霍兹自由能时很重要，它是系统在体积(V)和温度(T)不变时所能做的最

大功。 

等温等压系综（NPT）: 在等温等压系综中，能量可以跨界传递，而物质不能。

系统的体积可以改变，使系统的内部压力与其周围环境对系统施加的压力相匹配。

与正则系综相似，我们可以把等温-等压系综描述为一个温度为 T 的热浴系统，

其中热浴比系统大得多。系统放出的任何热量都不会显著提高周围环境的温度。
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等温-等压系综是一种统计力学系综，它保持粒子总数不变，温度(T)和压力(P)不

变，通常缩写为 NPT。由于大多数重要的化学反应都是在恒压条件下进行的，所

以该系综在化学中起着重要的作用。等温等压系综在描述系统吉布斯自由能时也

很重要，吉布斯自由能是系统在恒压(P)和温度(T)下能做的最大功。 

2.4 分子动力学力场 

2.4.1 联合原子（United-atom）力场 

   高分子体系在模拟计算过程中有时候需要提高计算效率，但又不能缺失链结

构的基本信息。以聚乙烯(PE)结构模型为例，这个时候就会将与碳结合在一起的

氢原子和该碳原子一起视为一个结构原子，通过键角势和二面角势能来控制结构

的准确性，这样处理的结果就能大大提高计算的效率，还保证了结构的准确性。

联合原子模型也已经广泛的被应用于高分子结晶，流变或者其它相关问题的研究

中[2-8]。非键相互作用是作用于同一分子中的原子和其它分子之间的相互作用。

力场通常将非键的相互作用分成两部分：静电作用和范德瓦尔斯相互作用。对于

范德瓦尔斯势，其中 Lennard-Jones (LJ)势是我们经常看到的形式，如下所示： 

12 6( ) 4 [( ) ( ) ],vdW cE r r r
r r

 
= −                    （2.2） 

ε是键相互作用或者范德瓦尔斯（vdW）相互作用对应的能量；常数 rc 是距离

常数，计算过程中的截断半径。这个势在早期的研究中针对的是液态氩的研究

[9, 10]，如图 2.3 所示。 

 

图 2.3 Lennard-Jones 势来源于排斥势和吸引势的贡献。 

非键相互作用除了范德瓦尔斯的贡献之外，对于一些带电的体系还有库伦相
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互作用的贡献，库伦相互作用的贡献表达式如下： 

1 2

04

coulomb Q Q
E

r
=                           （2.3） 

其中，Q1 ，Q2 是电荷，
0 是自由空间的介电常数。 

对于分子系统，我们可以简单的用方程 2.4 来描述。通常一个单分子量子化

学计算，可以用来估计电子密度，然后可以通过方程 2.3 的部分来模拟电荷的分

布情况，或者更准确地说是通过静电多极的分布来确定[11, 12]。对于一个分子，我

们还必须考虑分子内键与键的相互作用。用一个简单的模型图可以表示成以下形

式： 

 

图 2.4 分子内键合相互作用示意图。 

 

用一个表达式可以写成如下形式： 

int ( ) ( ) ( )ramolecular bond angle dihedtalE E r E E = + +          （2.4） 

每一项的表达式如下： 

2

0

1
( ) ( )

2
bond bE r K r r= −                        （2.5） 

2

0

1
( ) ( )

2
angleE K  = −                         （2.6） 

3

0

( ) (cos )i

dihedral i

i

E C 
=

=                         （2.7） 

其中，三项分别是键长势，键角势，二面角相互作用势。Kb 和 Kθ 对应的

是键长和键角变化过程中的力常数；r0 和 θ0 对应的是平衡键长和键角；Ci

（i=0, 1, 2, 3）对应的二面角多谐系数。 



第 2 章 模拟与分析方法简介 

34 
 

总而言之，力场的作用是将分子内各粒子的运动分解为许多简单的运动，而

这些简单的运动可以用势函数来描述：这些简单的运动包含了，键伸缩项，键角

弯曲项，范德瓦尔斯项等等。这些力场已经被成功的运用到了高分子体系结晶[13-

17]和流变[2, 6, 18-25]方面的研究中。 

2.4.2 粗粒化(Coarse-grained)力场 

对于高分子体系，特别是对于流变特性的研究，需要更大的体系来研究，所

以就需要更简化的力场对其进行研究，故而会采用粗粒化的力场，粒子之间的非

键相互作用经常会采用 Lennard-Jones (LJ)势来描述[26]：  

12 6 12 6

4
( )

0

c

LJ ij ij c c

c

r r
U r r r r r

r r

   


         
  − − +           =          



          （2.8） 

其中，rij 为第 i 个珠子到第 j 个粒子或单体之间的距离，σ 是粒子或单体半径。

两个粒子相互作用的截止距离为 21/6σ，对应于粒子之间的纯斥力。在当前聚合物

流变学研究中，吸引相互作用不应发挥重要作用，因此不应该被考虑进来。粒子

之间的键合势，采用的是 FENE 来描述的： 

0

2

2

0

1
( ) ln 1

2

ij

FENE b

r
U r k R

R

  
 = − − 
   

                    （2.9） 

其中弹性常数是 230 /bk  = ，最大键长为 0 1.5R = 。选择较大的弹簧常数值，

以减小网络变形时键的拉伸效应。在我们的模拟中，链上两个珠子之间的实际

平均键长是 0.97σ。 

在分子动力学（MD）模拟中，压力张量 P 也称为应力张量 
,或者仅仅

是压力. 对角线单元称为拉应力，非对角线单元称为剪应力。因为压强 P 是一

个热力学量应力 
是一个力学量，前者定义为时间平均值，后者可即时计算. 

它们都是张量，满足下面的关系: 

= <-P>                              (2.10) 

在微观系统中，压力是根据维里方程作用在所有原子上的力之和计算出来

的。对于力场，这个方程通常写成: 

1

1
=

6

N N
B

ij ij

i j i

Nk T
P r f

V V = 

 
+  

 
                        (2.11) 
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其中, N 为计算域中存在的珠数，kB 为玻尔兹曼常数，V 和 T 为计算域中的体积

和温度，fij 为珠 i 和 j 之间的力。 

2.5 积分算法 

分子动力学中原子所对应的位置都是根据牛二定律算出来的，根据原子的

最初位置，我们就可以计算出原子在下一帧所对应的位置。这样往复循环就能得

到原子的运动轨迹，根据每个位置的构象坐标就可以计算出体系所对应的宏观性

质。如果考虑一个含有 N 个原子的系统，根据经典力学，系统中任一原子 i 所受

到的力为势能的梯度： 

i i

i i i

F V i j k V
x y z

   
= − = − + + 

               （2.12） 

依此，由牛顿运动定律可得原子 i 的加速度为： 

i
i

i

F
a

m
=

                               （2.13） 

通过解牛顿运动学方程，就可以得到每个原子经过一段时间以后的位置和速

度。通常我们提到的运动轨迹就是随着时间演化而连续变化的粒子位置。 

在分子动力学中，有限差分法是一种用差分方程逼近微分方程来求解微分方

程的数值方法。因此，有限差分法是一种离散化方法。有限差分法将线性(非线

性)转换为线性(非线性)方程组，然后用矩阵代数技术求解。将微分方程简化为代

数方程组，使得求解给定微分方程的问题非常适合现代计算机模拟，因此有限差

分法在现代数值模拟中得到了广泛的应用。目前，利用有限元差分方法求解牛顿

运动方程已经发展出很多种算法，比较常见的有 Verlet 算法[27]、Verlet leap-frog

算法[28]、velocity Verlet 算法[29]等等。 

2.6 结构参数和扩散特性 

2.6.1 径向分布函数与结构因子 

关于粒子结构分布的统计中，粒子(原子、分子、胶体等)系统中的径向分布函

数或对相关函数 g(r)描述了粒子密度如何随与参考粒子的距离变化而变化的，如

图 2.5 所示。如果一个给定的粒子位于 O 的原点，并且ρ=N/V 是粒子的平均密

度，那么距离 O 的 r 处的局部时间平均密度是ρg(r)。这个简化的定义适用于均

匀各向同性系统。用最简单的语言来说，相对于理想气体，在距离给定参考粒子
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的距离为 r 处找到一个粒子的概率的度量。一般的算法包括确定距离一个粒子 r

和 r+dr 距离内有多少个粒子。对于 r 到 r+dr 比较小的情况，g(r)主要表征的是原

子的堆积状况及各个键之间的距离。对于长程的性质，由于对于给定的距离找到

原子的几率基本上相同，所以 g(r)随着 dr 的增大而变得平缓，最后趋向于恒值。

通常定义 g(r)时，归一化的条件为 dr 趋向于无穷大时，g(r)趋向于 1。通常，对

于有序的晶体结构，由于其结构的有序，径向分布函数会表现出长程峰。而对于

非晶体物质，只有粒子间的短程有序，则 g(r)一般只有短程的峰。所以径向分布

函数既可以用来研究物质的有序性，也可以用来描述电子的相关性。对于高分子

体系，为了进一步描述拉伸过程中晶核的形成，我们分析了径向分布函数 g(r)和

结构因子 S(q)。其中径向分布函数的定义如下[30, 31]： 

( ) ( )2
,

N N

ijtotal
i i j

rr
V

g r
NN




= −             （2.14） 

以上公式中，V 和 N 分别对应的是体系的体系和粒子数密度，δ 为 delta 函数。

结构因子的计算可根据径向分布函数的傅里叶转变得来，如下所示： 

( ) ( )2

0

S 1 4πρ ,
sinqr

q r g r dr
qr



= +               （2.15） 

ρ 对应的是体系密度，q 对应的是波矢量。 

 

图 2.5 计算径向分布函数示意图。 

2.6.2 均方位移和扩散系数 

高分子链的运动是由链的连通性和单体的相互作用与其所处的环境决定的。

均方位移 (Mean square displacement，MSD)是描述体系扩散形成的一个非常重要

的参数。计算粒子的扩散过程时,一般都是基于粒子进行布朗运动，遵循简单的扩

散模型。实际上, 根据外界限制条件的不同, 粒子的扩散有多种模式, 不同扩散
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模式下粒子的均方位移与时间 t 的关系也不一样。根据 MSD 的表现, 我们可以

推测出扩散的不同机理。在高分子体系的研究中均方位移的计算常常被用来确定

体系的松弛时间，均方位移可以通过以下公式计算求得[26, 32]： 

2

1

1

1
(t) [r (t) r (0)]

N

i i

i

g
N =

=  −                  （2.16） 

根据高分子的扩散过程，高分子链扩散满足以下标度理论： 
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                         （2.17） 

类似的行为也会发生在链自身重心 g2(t)和质心的均方位移 g3(t)，两者计算的表

达形式如下： 

2

2 . . . .

1

1
(t) [r (t) r (0) r (t) r (0)]

N

i i c m c m

i

g
N =

=  − − +             （2.18） 

2

3 . . . .(t) [r (t) r (0)]c m c mg = −                        （2.19） 

链重心和质心的均方位移满足以下标度关系： 
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                  （2.21） 

链模型结构松弛过程均方位移满足的标度关系。以 1g (t)为例，如图 2.6 所示。 
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图 2.6 链模型结构松弛过程均方位移满足的标度关系图[33]。 

2.6.3 高分子的末端距与回转半径 

在 Flory 的理论中[34]，理想的高分子链结构是否满足高斯链结构的分布，有

一个很明确的判断标准。在某种意义上，熔体中的链应该是理想的无规链，它

们服从随机游走的统计。我们做模拟过程中，首先做的工作就是要判断体系模

型的合理性。如果体系的结构是理想的线性聚合物链结构，那么对应的末端距

和回转半径就应该满足<Rete
2>/<Rg

2>=const 的关系，对应不同的体系 const 值的

大小也是不一样的。例如，对于 PE 体系理想体系对应的值应该是 6。所以这个

判断标准在我们的模拟中也是非常重要的一个参量。均方末端距 2

eeR ，均方回转

半径及质心
. .c mr 可以通过以下方程进行计算： 

2 2

0( ) ,ee NR r r = −                        （2.22） 

2 2

. .

1

1
( ) ,

N

g j c m

j

R r r
N =

 =  −                    （2.23） 

. .

1

1
,

N

c m j

j

r r
N =

=                             （2.24） 

2.7 小 结 

本章中，我们对后续文章采用的模拟方法，系综，分子模型的判断标准及分
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子动力学的基本原理的特点和步骤做了一个简单的描述。除此之外，我们还介绍

了链结构的分析理论，其中包含了，均方位移，径向分布函数，结构因子，及链

末端距与回转半径。分子动力学模拟过程是一个求解牛顿运动方程的动力学过程，

根据原子初始坐标结合不同的力场和系综，我们首先要做的就是建立可以表征体

系性质结构的合理模型结构，然后根据实验条件设置参数，进而进行平衡分子动

力学与非平衡的分子动力学的计算，计算过程中，根据研究问题的不同，我们可

以保存所关心的时间和空间尺寸的轨迹结构文件，进而根据体系的力场求出体系

在不同时间对应的能量，结构和扩散等特性。以上就是动力学从模型构建到力场

选取，动力学计算原理和数据分析的一个基本过程。 

  



第 2 章 模拟与分析方法简介 

40 
 

参考文献 

[1] B. Alder, T. Wainwright. Phase transition for a hard sphere system[J]. The Journal 

of Chemical Physics. 1957, 27(5): 1208-1209 

[2] M.S. Lavine, N. Waheed, G.C. Rutledge. Molecular dynamics simulation of 

orientation and crystallization of polyethylene during uniaxial extension[J]. Polymer. 

2003, 44(5): 1771-1779 

[3] S. Lee, G.C. Rutledge. Plastic Deformation of Semicrystalline Polyethylene by 

Molecular Simulation[J]. Macromolecules. 2011, 44(8): 3096-3108 

[4] I.-C. Yeh, J.W. Andzelm, G.C. Rutledge. Mechanical and Structural 

Characterization of Semicrystalline Polyethylene under Tensile Deformation by 

Molecular Dynamics Simulations[J]. Macromolecules. 2015, 48(12): 4228-4239 

[5] P. Yi, C.R. Locker, G.C. Rutledge. Molecular Dynamics Simulation of 

Homogeneous Crystal Nucleation in Polyethylene[J]. Macromolecules. 2013, 46(11): 

4723-4733 

[6] S. Jeong, J.M. Kim, C. Baig. Effect of Chain Orientation and Stretch on the Stress 

Overshoot of Entangled Polymeric Materials under Start-Up Shear[J]. Macromolecules. 

2017, 50(8): 3424-3429 

[7] S. Jeong, J.M. Kim, C. Baig. Molecular characteristics of stress overshoot for 

polymer melts under start-up shear flow[J]. The Journal of Chemical Physics. 2017, 

147(23): 234901 

[8] J. Yoon, J. Kim, C. Baig. Nonequilibrium molecular dynamics study of ring polymer 

melts under shear and elongation flows: A comparison with their linear analogs[J]. 

Journal of Rheology. 2016, 60(4): 673-685 

[9] A. Rahman. Correlations in the motion of atoms in liquid argon[J]. Physical Review. 

1964, 136(2A): A405 

[10] L. Verlet. Computer" experiments" on classical fluids. I. Thermodynamical 

properties of Lennard-Jones molecules[J]. Physical Review. 1967, 159(1): 98 

[11] H. Margenau, N.R. Kestner, D. Ter Haar, Theory of intermolecular forces[M]. Eds.; 



第 2 章 模拟与分析方法简介 

41 
 

Elsevier Science: 1971. 

[12] S.L. Price. Toward more accurate model intermolecular potentials for organic 

molecules[J]. Reviews in Computational Chemistry, Volume 14. 2007: 225-289 

[13] Kröger M, H. S. Rheological evidence for a dynamical crossover in polymer melts 

via nonequilibrium molecular dynamics[J]. Phys. Rev. Lett. 2000, 85(5): 1128 

[14] M. Kröger, W. Loose, S. Hess. Rheology and structural changes of polymer melts 

via nonequilibrium molecular dynamics[J]. Journal of Rheology. 1993, 37: 1057-1079 

[15] D. Hossain, M.A. Tschopp, D.K. Ward, J.L. Bouvard, P. Wang, M.F. Horstemeyer. 

Molecular dynamics simulations of deformation mechanisms of amorphous 

polyethylene[J]. Polymer. 2010, 51: 6071-6083 

[16] T. Yamamoto. Molecular Dynamics of Crystallization in a Helical Polymer 

Isotactic Polypropylene from the Oriented Amorphous State[J]. Macromolecules. 2014, 

47(9): 3192-3202 

[17] T. Yamamoto. Molecular dynamics of crystallization in n-alkane mixtures; texture, 

compatibility, and diffusion in crystals[J]. Polymer. 2016, 99: 721-733 

[18] C. Baig. Torsional Linearity in Nonlinear Stress-Optical Regimes for Polymeric 

Materials[J]. ACS Macro Letters. 2016, 5(3): 273-277 

[19] C. Baig, B.J. Edwards. Atomistic simulation of flow-induced crystallization at 

constant temperature[J]. EPL (Europhysics Letters). 2010, 89(3): 36003 

[20] C. Baig, B.J. Edwards, D.J. Keffer. A molecular dynamics study of the stress–

optical behavior of a linear short-chain polyethylene melt under shear[J]. Rheologica 

Acta. 2007, 46(9): 1171-1186 

[21] C. Baig, B.J. Edwards, D.J. Keffer, H.D. Cochran. A proper approach for 

nonequilibrium molecular dynamics simulations of planar elongational flow[J]. J Chem 

Phys. 2005, 122(11): 114103 

[22] C. Baig, B.J. Edwards, D.J. Keffer, H.D. Cochran. Rheological and structural 

studies of liquid decane, hexadecane, and tetracosane under planar elongational flow 

using nonequilibrium molecular-dynamics simulations[J]. J Chem Phys. 2005, 122(18): 

184906 



第 2 章 模拟与分析方法简介 

42 
 

[23] C. Baig, B.J. Edwards, D.J. Keffer, H.D. Cochran, V.A. Harmandaris. Rheological 

and structural studies of linear polyethylene melts under planar elongational flow using 

nonequilibrium molecular dynamics simulations[J]. J Chem Phys. 2006, 124(8): 

084902 

[24] S. Jeong, S. Cho, J.M. Kim, C. Baig. Molecular mechanisms of interfacial slip for 

polymer melts under shear flow[J]. Journal of Rheology. 2017, 61(2): 253-264 

[25] S.H. Jeong, J.M. Kim, J. Yoon, C. Tzoumanekas, M. Kroger, C. Baig. Influence of 

molecular architecture on the entanglement network: topological analysis of linear, 

long- and short-chain branched polyethylene melts via Monte Carlo simulations[J]. Soft 

Matter. 2016, 12(16): 3770-86 

[26] K. Kremer, G.S. Grest. Dynamics of entangled linear polymer melts:  A molecular-

dynamics simulation[J]. The Journal of Chemical Physics. 1990, 92(8): 5057 

[27] H. Grubmüller, H. Heller, A. Windemuth, K. Schulten. Generalized Verlet 

algorithm for efficient molecular dynamics simulations with long-range interactions[J]. 

Molecular Simulation. 1991, 6(1-3): 121-142 

[28] W.F. Van Gunsteren, H. Berendsen. A leap-frog algorithm for stochastic 

dynamics[J]. Molecular Simulation. 1988, 1(3): 173-185 

[29] N.S. Martys, R.D. Mountain. Velocity Verlet algorithm for dissipative-particle-

dynamics-based models of suspensions[J]. Physical Review E. 1999, 59(3): 3733 

[30] R.H. Gee, N. Lacevic, L.E. Fried. Atomistic simulations of spinodal phase 

separation preceding polymer crystallization[J]. Nat Mater. 2006, 5(1): 39 

[31] M. Doi, S.F. Edwards, The theory of polymer dynamics[M]. Eds.; 1986. 

[32] K. Takahashi, R. Nishimura, K. Yasuoka, Y. Masubuchi. Molecular Dynamics 

Simulations for Resolving Scaling Laws of Polyethylene Melts[J]. Polymers. 2017, 

9(1): 24 

[33] M. Doi, S.F. Edwards, The theory of polymer dynamics[M]. Eds.; oxford university 

press: 1988; Vol. 73. 

[34] P.J. Flory. The configuration of real polymer chains[J]. The Journal of Chemical 

Physics. 1949, 17(3): 303-310 



第 3 章 流动场诱导聚乙烯结晶链内与链间取向耦合机理 

43 
 

第 3 章 流动场诱导聚乙烯链内与链间取向耦合机理 

3.1 引言 

聚合物的加工往往伴随着强流场的作用，流动场诱导聚合物结晶中最核心的

问题就是半结晶聚合物的晶体结构以及其最后的结构特性[1-3]。流动场不单单可

以促进结晶动力学[4-9]，还可以诱导新的晶型[10-13]和晶体形貌[3, 14-17]。这些过程主

要影响的是流动场诱导的成核结构，但是到目前为止这些过程并没有被完全的理

解。早期的流动场诱导结晶模型包含了卷曲-拉伸转变 (coil-stretch transition, 

CST)[18]，拉伸网络和熵减模型（SNM 或 ERM）[4]，这些模型都强调的是链的构

象，没有考虑成核结构的信息。直到最近，我们将自由能的作用中熵减的作用考

虑进去以后，流动场诱导的不同结构，构象，和成核取向结构才得以解释[4, 10, 19]。

我们提出的这种模型，可以解释很多的流动场诱导聚合物结晶的实验现象，其中

就包含促进晶体动力学以及新晶型的产生和片晶构象到串晶（shish）结构的转变，

但是仍然有很多的模型是基于两相成核理论的[20]。虽然，前期关于流动场诱导模

型，科学家已经做了很多的工作，但是结构的中间态都没有考虑到，更不用说分

子尺度的结构演化过程了。 

非常感谢原位同步辐射技术宽角（WAXS），小角（SAXS）和小角中子散射

（SANS）等衍射方面的提升，使我们在流动场诱导结晶方面有了长足的进步[10, 

11, 13, 21-32]。其中，最为关键的一点就是我们对流动场诱导中间态的认识，这一点

已经被不同的实验所证实和观察到。结构中间产物的存在表明，流动场诱导结晶

不是一个简单的一步从熔体到固体的转变过程，而是一个多阶段的取向有序的过

程。借助超快小角和宽角技术，我们已经建立了应力-温度关于聚乙烯的相图，其

中包含了熔体，非晶的相或者 shish 相，以及六方和正交晶体相[32]。流动场诱导

结晶过程中包含了相和六方相，应该是早期形成的稳定或者过渡态结构。但是，

同步辐射小角或者宽角根本没法追踪到更细节的分子信息，就像链间构象，或者

链内链间取向的耦合是如何发生的？目前为止还是根本不清楚的。 

在追踪更小的时间尺度和结构尺度方面，分子动力学展现了其独特的跟踪能

力[33-38]。所以，非平衡的分子动力学可以作为一种有效的工具解决流动场诱导结

晶过程中的遇到的一些问题[37, 39-46]，比如可以确定一些小角或者宽角看到的不确

定结构，是否是中间态或者形成的新晶型。都可以作为一种有效的方法来弥补实

验的不足。在分子层面观察构象的演化过程，这些都是实验所不具备的。关于流

变方面，以前的非平衡分子动力学模拟的结果显示：弹性形变或者分子链的屈服
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都是来自链间的非键相互作用的，而应变硬化（strain hardening）主要是来源于

链内的二面角转动[39, 40, 43]。最近的动力学模拟实验显示：当温度低于 200K 的时

候，分子量处于 600 到 800（单链主链原子数）的时候聚合物展现了破裂的行为，

在玻璃化温度以上，这个过程中也没有应变硬化的产生[44]。根据实空间的分子结

构以及傅里叶转变，Yamamoto 等人提出六方结构形成以后，伴随着是一个取向

有序的晶体结构，然后会沿着拉伸的方向堆积成片晶结构[38]。这些研究都证明非

平衡分子动力学可以作为一种有效的工具来解决流动场诱导结晶过程中的一些

问题[47-54]。但是，目前的研究关于动力学路径及链内链间的取向耦合机理仍然是

不清楚或者没有阐述清楚的。 

在这章的内容里面，我们主要是采用非平衡分子动力学的方法来研究聚乙烯

（PE）取向有序的流变行为，链内构象，链间分子堆积的过程。并且我们在这里

引入了键取向有序的方法来解释流动场诱导成核的机理。多重的取向过程涉及了

gauche-trans 转变，取向有序，及六方和正交的结晶过程。在这里我们不单单是

解释早期的实验结论，我们更要提供的是结构细节和分子结构的演过机理，所以

我们提出了链内构象，链间取向和密度取向的分子机理。 

3.2 计算方法与模型 

3.2.1 计算方法 

我们所有的动力学计算和弛豫都是基于 LAMMPS[55]软件中分子动力学计算

包完成的，计算采用的是天津国家超算中心天河一号（TianHe-1(A)）超级计算机。

本文计算过程采用的力场（Force field）与 Lavine 等人[46]所使用的力场一致，力

场的具体细节如下： 

( ) ( ) ( ) ( )total bond angle dihedtal vdWE E r E E E r = + + +            (3.1) 

其中，第一项是键-键相互作用，第二项是键-角相互作用，第三项是二面角

转动相互作用，第四项是范德瓦尔斯相互作用项。每一项的细节如下： 

2

0

1
( ) ( )

2
bond bE r K r r= −                        (3.2) 

2

0

1
( ) ( )

2
angleE K  = −                        (3.3) 

3

0

( ) (cos )i

dihedral i

i

E C 
=

=                        (3.4) 

12 6( ) 4 [( ) ( ) ],vdW cE r r r
r r

 
= −                     (3.5) 
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其中，Kb 和 Kθ 对应的是键长和键角变化过程中的力常数；r0 和 θ0 对应的

是平衡键长和键角；Ci（i=0, 1, 2, 3）对应的二面角多谐系数；σ 和 ε 对应的是非

键相互作用或者范德瓦尔斯-相互作用对应的能量常数距离常数。我们计算过程

中的截断半径 rc 为 9.5 Å。其它力场参数的具体细节如表 3.1 所示： 

 

表 3.1 非键与键合相互作用力场参数。 

Parameters Values Unites 

Kb 350 kcal/mol 

r0 1.53 Å 

Kθ 60 kcal/mol/rad2 

θ0 1.911 rad 

C0 1.736 kcal/mol 

C1 -4.490 kcal/mol 

C2 0.776 kcal/mol 

C3 6.990 kcal/mol 

σ 4.01 Å 

ε 0.112 kcal/mol 

以上力场可以很好的描述PE晶体和熔体的结构特性。计算中我们采用Nosé–

Hoover 恒压器进行温度和压力的控制[56]。在非平衡的剪切过程中，我们只对 x

和 y 方向施压，z 方向不施加任何压力，这种方法目前也被广泛的应用到了分子

动力学的模拟过程中[43, 57]。动力学弛豫和非平衡动力学过程我们选取的时间步

长都是 1fs。 

3.2.2 模型选取 

在最开始选取模型过程中，我们考虑了三种分子结构作为研究对象，分别是

C50，C100，和 C200 分子链（其中，50, 100, 200 代表分子链含有的碳原子数

目）。如图 3.1 所示，将三种结构在 108 s-1 的速率下拉伸以后，C50 和 C100 并没

有出现晶体结构直到 4 个应变在 350K 下，但是 C200 体系出现了明显的晶体结

构。继续分析，我们不难发现 C50 和 C100 体系的密度明显要比 C200 低很多，

如图 3.2 所示。因此 C50 和 C100 体系在拉伸过程中仍然是熔体结构。从 gauche

和 trans 含量的变化我们可以得到结构的演化信息，其中 C1-C4 分别处在 2.9 Å 

和 3.9 Å 代表着 gauche 和 trans 构象。C1-C5，C1-C6，C1-C7，分别代表着全 trans

结构，在文中我们用 tt，ttt，和 ttt，表示。图 3.3 展示了三种体系对应的总的径
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向分布函数 g(r)total 和链间径向分布函数 g(r)inter 的变化在应变为 4 的时候的分布

情况。从图中我们不难发现，C200 体系 trans 的含量的比例明显要比 C50 和 C100

的低。如图 3.3a 所示，C50 和 C100 的 trans 含量与最初始的结构相比也基本没

有发生太大的变化，。g(r)inter 实际代表着链间的取向有序特性，从图 3.3b 中，我

们发现 C200 的有序度明显要比 C50 和 C100 高，而 C50 和 C100 体系的 g(r)inter

接近，。从图 3.2c 中我们可以看到 C200 体系的范德瓦尔斯能（vdW）明显降低。

它们的降低实际意味着链的取向有序主要是由链间相互作用产生的，而构象有序

主要是由链内旋转所产生的。所以在本文中，我们选取 C200 体系作为主要的研

究对象。 

 

图 3.1 C50，C100，和 C200 体系拉伸到 4 个应变的时候对应的原子结构。 

 

图 3.2 （a-d）C50，C100，和 C200 体系在拉伸过程中不同能量和密度的变化曲线。 
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图 3.3 C50，C100，和 C200 体系在拉伸到 4 个应变的时候的总径向分布函数 g(r)total (a)和

链间径向分布函数 g(r)inter (b)。 

 

3.2.3 分析方法 

 为了进一步描述链间结构的演化过程，我们采用了如下所示的经典取向参数

定义： 

23 cos 1

2

ij
P

 −
=                         （3.6） 

其中， ij 角对应的是链与链末端矢量间的夹角大小。为了进一步描述拉伸过程中

晶核的形成，我们分析了径向分布函数 g(r)和结构因子 S(q)。其中径向分布函数

的定义如下： 

( ) ( )2
,

N N

ijtotal
i i j

rr
V

g r
NN




= −                  （3.7） 

以上公式中，V 和 N 分别对应的是体系的体积和粒子数密度，δ 为 delta 函数。

结构因子的计算可根据径向分布函数的傅里叶转变得来，如下所示： 

( ) ( )2

0

S 1 4πρ ,
sinqr

q r g r dr
qr



= +                  （3.8） 

其中，ρ 对应的是体系密度，q 对应的是波矢量。根据方程，我们计算所得到

的结构因子如下图 3.4 所示。从图中我们可以看到不同晶面对饮的峰位在拉伸

过程中的转变过程。随着应变的增加，峰位也在不断地变大，并且向右移动，

表明成核与结晶的发生。从图中我们也可以计算其对应的晶面间距的大小的变

化。 
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图 3.4 C200 体系在拉伸过程中结构因子 S(q)的变化。根据二阶 Bragg 峰的位置，我们可以

求得不同晶面间距对应的有效距离 d。 

3.2.4 模拟过程 

模拟过程中，我们选取 PE 分子链作为研究对象来解释聚合物分子链的成核

与结晶过程。我们选取的是一个带有周期性边界条件的结构体系，分子链采用的

是联合原子模型，每个 CH2 作为一个原子球，这样可以扩大体系的结构并且提高

计算效率，提高计算时间。我们的结构体系包含了 32000 个原子（包含 160 根分

子链，每根分子链包含 200 个原子）。准备好初始的结构之后，我们在 600K 高

温下进行 1ns 的弛豫，体系施加的压强为 1atm,计算时间步长为 1fs。在将体系的

温度降到 350K 后，再进行 1ns 的动力学弛豫。最后在等温和等压的条件下对体

系在一个固定的条件下进行恒速拉伸。具体过程如图 3.5 所示。 

 
图 3.5 C200 体系模拟过程：先将体系在 600K 高温下进行弛豫 1ns, 然后将体系温度在 1ns

内从 600K 降到 350K，最后在 350K 下进行拉伸诱导结晶。 
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3.3 计算结果 

3.3.1 恒速率下流动场诱导结晶的链内链间耦合机理 

在 350K 下我们将 C200 体系在 108 s-1 的应变速率下进行恒速拉伸，拉伸应

变最大是 4。如图 3.6a 所示，是一个典型的应力应变曲线，我们将这条曲线分为

四个区， (I) 线性弹性区, (II) 应力平台区, (III) 应变软化区和 (IV) 应变硬化区，

这些区间对应的应变的位置分别为 0.8，2.1 和 3.6（图中用虚线分开的位置）。在

拉伸的过程中我们提取了四个区对应的链内和链间的结构信息。 

链内构象我们采用的是链的末端距 Rete 和 trans 构象含量 Ctrans 来表示的。

其中 Rete 对应的是整个链的构象信息，Ctrans 对应的是链段的构象信息，Ctrans 与

链间取向有着一一对应的关系，例如全 trans 结构的链段。我们将 Rete，Ctrans 和

应力应变曲线画到一幅图里面，可以看到如下的对应关系：在区间 I（应变低于

0.8 的区间），拉伸会诱导末端距 Rete 和 trans 构象含量 Ctrans 缓慢的增长。进入区

间 II 以后，Rete 增长变快，而且这一趋势一直增长到应变为 3.2 的位置（IV 区）。

trans 构象含量的变化在应变为 2.4 到 4.0 也开始迅速增长，从 0.69 增长到 0.83。

虽然 Rete 和 Ctrans 的关系并不是完全一一对应的，但是整个的趋势和应变的关系

还是相互耦合在一块的，这个结果与应力诱导 coil-helix 转变（CHT）也是一致

的[58-62]。所以 Ctrans 的增加伴随着就会有全 trans 构象的产生，如图 3.6b 所示。从

图中我们可以看出 gauche（g）峰在不断的降低，trans（C1-C5 (tt), C1-C6 (ttt), 和

C1-C7 (tttt)）峰在不断的增高伴随着应变的增加，这些刚性的全 trans 链就构成了

取向有序的基本结构。 

 

图 3.6 (a)应力，末端距，trans 含量随着应变的变化曲线；（b）C200 体系在不同应变下对应

的径向分布函数，g，t，tt，tt 和 ttt 分别表示 C1-C5 (tt), C1-C6 (ttt), 和 C1-C7 (tttt)对应的

全 trans 结构；（c）体系取向参数 P，密度及链间距随着应变的变化曲线；（d）全 trans 链

段 L，六方结构 HM，正交结构 OM伴随着应变的变化过程。 
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为了进一步定量化的描述链间和链内的耦合机理，我们分析了全 trans 的平

均链长 L 和键取向有序参数（bond orientational order parameter）来描述不同的晶

体有序结构[63, 64]。为了更有效的描述聚乙烯的体系，我们对原始的键取向有序参

数方程做了一些变动。以下对具体的过程做了详尽的描述。连接两个原子之间键，

我们看作为一个球谐函数坐标，𝑄𝑙𝑚 = 𝑌𝑙𝑚[𝜃(𝑟), 𝜙(𝑟)]。如果对于一组原子，我们

可以求得他们的平均值，球谐坐标可以被定义为以下的方程： 

𝑄𝑙𝑚 = ∑
|𝑌𝑙𝑚[𝜃(𝑟𝑖),𝜙(𝑟𝑖)]|2

𝑛𝑏
2𝑖                   （3.9） 

其中，𝑌𝑙𝑚(𝜃, 𝜙)是球谐函数，𝜃(𝑟)和𝜙(𝑟)都是极化角，nb 是中心原子附近的原子

数，对于 PE 体系我们将截断半径取为 5.4。Ylm对应的球谐函数的 l 取值为 4，这

样就有 9 个值从-4 到 4 之间。体系的对称性可以用𝑄𝑙𝑚(𝑟)来定义。它的旋转不变

组合可以定义为以下方程： 

Q𝑙(𝑟) = (
4𝜋

2𝑙+1
∑ 𝑄𝑙𝑚

(𝑟)𝑙
𝑚=−𝑙 )1 2⁄               （3.10）                 

Ql(r)就是我们要定义的键取向有序参数，Q(r) ≡ Ql(r)。根据完美的 PE 晶体结构

（图 3.6a 和 b），如图 3.6 所示，我们计算的 Q4 的大小为 0.174 和 0.202 对应六

方和正交的晶体结构。键取向有序 Q4 不仅仅考虑的是晶格参数的变化，更考虑

的是空间原子的分布情况，这样才能更有效的将六方（HM）和正交（OM）区分

开来。我们将 Q4 等于 0.202 的原子定义为六方结构的中心原子，这样小于 0.202

的原子就可以被有效的分开。基于以上的这一点，我们可以有效的将原子结构区

分开来。根据模拟的结果，我们分别统计了具有六方和正交晶体的 Q4 值，结果

如图 3.5d 所示。为了便于比较，我们将全 trans 的平均长度 L 也展示在图 3d 中。

在 I 区和 II 区，L 和 HM 表现出微弱的增长，在应变为 2.4 以前（应变软化区），

这期间 L 和 HM 分别保持在 8 个和 180 个单体的低值范围内，过了应变 2.4 以后

正交晶体的含量 OM 立马上升，正交性也是在这个区域产生的。以上的结果告诉

我们流动场诱导 PE 正交晶体形成的过程中，首先会形成六方晶相作为预有序结

构，其中全 trans 的 L 也会存在一个阈值。为了进一步描述对应的空间晶体结构，

根据其对应的 Q4 值，我们将应变为 4 时候的空间键取向有序分布显示在了图

3.6b 中。其中，深蓝色和浅蓝色的分别代表正交 OM 和六方 HM 相的晶体结构。

从图 3.5d 中我们不难推测出正交晶形成过程中是以六方晶作为中间态结构的。

结合 Q4 空间分布演化过程以及正交 OM 和六方 HM 的演化过程，我们可以确定

的是流动场诱导结晶是一个多重态耦合的取向有序过程。 
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图 3.7 理想 PE 正交（a）和六方晶型（b）；（c）键取向有序值对应的空间原子构象分布

图，深蓝色代表正交结构（OM），浅蓝色代表六方结构（HM），其它颜色代表无定形结

构。 

3.3.2 不同拉伸速率下流动场诱导结晶的链内链间耦合机理 

    为了进一步探索拉伸应变速率对于 PE 熔体结晶的影响，我们在图 3.7 中给

出了应变速率为 108, 109 和 1010 s-1 时对应的应力𝜎，链内对应的末端距 Rete，

Trans 含量 Ctrans，以及全 Trans 链段的长度 L，随应变的变化过程。从图 3.8 中，

我们可以发现对于应变速率为 109 和 1010 s-1 应力过冲点分别发生在 2.4 和 1.6

的位置，然后发生应变软化的现象，没有应力平台区和应变硬化的出现，并且非

常明显的是弹性模量和应力最大值都会随着应变速率的增加而增加。从图 3.8b

中，我发现 Rete的增加发生在拉伸的开始阶段，但是达到 4 个应变的时候应变速

率越低对应的 Rete 反而越大。同样的趋势和结果也发生在 Ctrans 的演化过程中。

当拉伸的应变速率为 109 和 1010 s-1 时，我们发现 Ctrans 有个急速的增加过程。当

Ctrans 达到大约为 0.8 时，增速会减慢并出现一个平台区，它们对应的应变点分别

为 2.7 和 2.0，对应的应力最大值的位置与 Ctrans 的转折点也是对应的。非常有意

思的现象是，应变速率越大 Ctrans 含量也会增加的越快，但是当应变达到 4 的时

候，对应的 Ctrans 含量却是应变速率越小含量反而越大。对应同样的现象也发生

在全 trans 链段长度的演化过程，如图 3.8d 所示。通过这些结果，我们可以确定

的是，在拉伸的开始阶段增加应变速率能够促进链内的有序过程，但是随着应变

速率的增加反而会抑制链内的进一步有序化发生。 
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图 3.8 不同应变速率下（108, 109 和 1010 s-1）应力，𝜎，链内对应的末端距，Rete，Trans 含

量, Ctrans，极全 Trans 链段的长度，L，随着应变的演化过程。 

 

以上对应的是链内有序的过程，同样我们也证明了链间有序的过程，图中给

出了六方晶 HM 和正交晶 OM 在不同应变速率下含量随着应变的变化过程。从图

3.9a 中，我们发现当应变速率为 109 和 1010 s-1 时，HM 的增加发生在应变为 0.9

的位置。这个结果明显小于应变速率为 108 s-1时对应的转折点（1.8）。当拉伸到

4 个应变时，1010 s-1 应变速率下的 HM 含量明显要比 108 和 109 s-1对应的 HM 含

量低。从图 3.9b 中，我们同样发现高的应变速率会抑制正交晶体的生长。正交晶

体含量会随着应变速率的增加而单调的降低。然而是从图 3.9b中的放大插图中，

我们不难发现当应变速率为 109 s-1 时，正交晶发生的应变位置（大约 2.0）明显

要比 108 和 1010 s-1 靠前（大约 2.4）。以上的结果证实了在某一窗口中应变速率

的增加确实可以加速成核的条件，应变率在超出某一范围之后也能抑制流动场诱

导的成核过程。结合链内的结构演化过程图 3.8 和链间的结构演化图 3.9，我们

可以得出六方晶核的产生来源于 Ctrans 含量的增加，其中链内有序和链间的正交

有序将会在高应变速率下（1010 s-）发生去耦合。总而言之，链内和链间有序的

耦合或者去耦合主要是由拉伸过程中的应变速率所决定的。 
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图 3.9 六方晶 HM 和正交晶 OM 在不同应变速率下（108, 109 和 1010 s-1）含量随着应变的变

化过程。 

 

    为了进一步解释模拟中出现的这些现象，我们分析了不同拉伸应变速率下

（108, 109 和 1010 s-1）二面角转动能和范德瓦尔斯（vdW）相互作用能的演化过

程，其中二面角转动能对应的是链内有序，vdW 对应的是链间有序化的过程，如

图 3.10 所示。从图 3.10a 中我们可以看到在不同的应变速率下随着应变的增加二

面角转动能会快速的降低，其中二面角转动能主要对应的是 gauche 到 trans 的转

变。在 108 s-1 应变速率下，在最开始缓慢的减小，当应变达到 2.4 的时候发生转

折并开始快速的降低，这个转折点与正交晶体产生的转折点是一致的。相比于高

应变速率下（109 和 1010 s-1），开始的时候二面角转动能快速的降低，当过了应

变为 2.4 和 1.6 的时候，降低的速度开始减缓，这两个点对应的也是对应的两个

应变速率下应力的最大值的位置。当体系被拉伸到 4 个应变时，我们发现应变速

率越大对应的转动能也就越大，这个结果和 Ctrans 的演化结果是一致的（如图 3.8c

所示）。从图 3.10b 可以看出，当应变速率为 108 s-1 时， vdW 能会随着应变持续

的减小，而且在应变为 2.4 的位置有一个突变点，这个突变点也是正交晶形成的

应变点。但是在应变速率为 109 s-1 时，vdW 会持续的线性减小。对应于 108 和 

109 s-1 的结果，在应变速率为 1010 s-1 时，vdW 能会在开始的时候持续的增加，这

样的结果不利于晶体的形成。对比拉伸诱导的二面角转动能和范德瓦尔斯能的在

不同应变速率下的变化，链内和链间在低应变和高应变速率下有序的耦合与去耦

合机理被充分的展现了出来。应变速率为 108 和 109 s-1 下，二面角转动能与 vdW

能随着应变的增加会持续的减小，对应的是链内和链间取向的耦合过程。当应变

速率增加到 1010 s-1 时，两个能量发生了相反的变化，这也说明了链内和链间去

耦合的发生。二面角转动能和 vdW 能发生在结晶以前证明了流动场诱导结晶

（FIC）包含了熵和内能的变化，但是内能的变化在当前的流动场诱导结晶模型

中是没有被考虑的。 
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图 3.10 二面角转动能和 vdW 能在不同拉伸应变速率下（108, 109 和 1010 s-1）的演化过程。 

 

通过以上的数值分析，我们可以证明链内和链间的取向有序相互之间的耦合

会促进 FIC 的发生，所以我们提出了，应力、构象、取向和密度的耦合的 FIC 机

理。图 3.10 中，我们给出了 trans 构象和局域密度在拉伸过程中的演化过程。计

算局域密度的过程中，我们是将体系网格划分以后计算的，选取的最小距离是 4 

Å。然后根据局域空间体积和网格里面原子的总质量计算的局域密度。图 3.10a

中我们列出的是体系在 108 s-1 时体系在不同应变对应的空间密度和原子构象分

布。从图中，我们可以看到高密度的出现发生在应变为 2.0 的位置，这些高密度

区对应的链结构主要是有 trans 构成，但是这时候的链段都比较短而且在拉伸的

方向上没有完全取向。应变继续增加，高密度的区域也会继续的增长，进而形成

正交晶体结构，在这个过程中这些高密度的区域也会形成全 trans 的链段，而且

这些链段主要是平行于体系的拉伸方向。通过这个过程，我们可以进一步确定，

流动场诱导成核是链内构象，链间取向及密度有序的一个耦合过程。结合图 3.6

中 Q4 的变化，正交晶体的出现在 2.4 的位置对应的也是高密度区域，这个结果

进一步预示着流动场诱导结晶需要经过一个中间态的，也可以叫做预有序的过程。

同样的过程也发生在应变速率为 109 s-1 的过程中，如图 3.11b 所示。以上结果进

一步证明了链内构象有序，链间取向和密度之间相互耦合的这一过程是流动场诱

导结晶的分子机理。如果我们继续增加拉伸应变速率到 1010s-1，体系将会出现破

裂的现象，如图 3.12 所示。对比不同应变速率下（108, 109 和 1010 s-1）的空间密

度和原子构象分布，在低应变和高应变速率下的链间和链内有序的耦合与去耦合

可以被完全的理解。这也就是为什么 vdW 能会出现相反的演化过程。另一个需

要注意的是，在这个过程中我们没有发现片晶甚至是在低的拉伸应变速率下，这

主要是有序拉伸形变也会破坏晶体有序的产生。 
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图 3.11 （a）和（b）为不同剪切速率下（109和 1010 s-1）体系空间局域密度和原子构象分

布。图中分别展示了从 x-y 平面和拉伸方向 y-z 平面的构象图。颜色的梯度代表了密度从

低到高的变化。 

 

图 3.12 不同应变速率下（108, 109 和 1010 s-1）的空间密度和原子构象分布。 
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3.4 讨论 

基于非平衡分子动力学（NEMD）模拟 PE 熔体的流动场诱导结晶，我们萃

取了以下有意思的现象：（1）当聚合物体系引入拉伸场以后，链内构象有序首先

形成，这一点可以从 trans 含量 Ctrans 和全 trans 链段 L 长度的变化得以证实，而

且这些量的变化都是与链的取向 P 以及拉伸 Rete 是直接相关的。（2）链内构象有

序和链间取向有序是相互耦合在一起的，这就直接导致了六方有序结构的形成，

进而促进正交有序晶体的形成。流动场诱导结晶的物理机理主要是链内构象，链

间取向和密度有序的耦合。（3）高剪切速率可以导致链内构象的有序，但是会阻

碍链间有序的发生，例如正交相的形成。（4）当然流动场诱导结晶机理不仅仅强

调的是熵诱导的结果，二面角转动能和 vdW 能的变化同样具有至关重要的作用，

所以我们猜想流动场诱导内能的变化可以起的作用比诱导的作用更大。 

流动场诱导构象有序，如 coil-helix 转变或者 gauche-trans 转变已经被 Pincus

等人[59]或者其它的理论[62, 65, 66]所证实。在这些理论中，有序段的含量主要与施加

的应力或与末端距 Rete的距离直接相关，这主要针对的是在单链的情况下。在这

些理论框架里面，链内构象有序的发生是没有和链间取向有序考虑在一起的。在

应变速率为 108 s-1 的时候，我们发现在正交晶体形成之前，trans 含量增加是非常

微弱的。但是对应高应变速率下，在正交晶形成之前，trans 含量就会增加到很高

的值并会出现一个平台。在正交晶体出现之前，我们期望的是 trans 含量主要是

由应力来决定，尽管有序六方晶体已经出现，但是，与在拉伸开始时 trans 含量

的突然增加相比，正交晶体的出现却发生了滞后，如图 3.8 与 3.9 所示。因此，

我们的模拟结果证实，在不借助链间相互作用的情况下，在单纯的拉伸流场下，

链内构象有序也是可以发生的，尽管链间相互作用会不可避免地涉及到聚集多链

体系中。 

我们不难想象具有高 trans 含量和长的全 trans 结构体系会很容易导致链间

有序的发生。如同 Olmsted[67]和 Tanaka[68]等人提出的那样，构象有序和密度有序

会导致液液相分离（LLPS）。在这里，我们不确定液液相分离是否会在这种相对

较小的模拟体系中发生。然而，我们确实在正交有序出现之前观察到了高密度域

的形成，很明显密度有序是构象有序过程的一部分。即使这个六方晶体有序区域

不是液液相分离，但是这里确实发生了构象有序和密度有序，我们认为他是构成

流动场诱导结晶的主要物理机制。六方晶体产生比正交晶体要靠前在我们最近的

实验中同样有所体现[32]，表明我们的模拟与实验结论具有一致性。 

目前的流动场诱导结晶的模型主要强调的是以 Kuhn 长度作为基本的单元。

整链水平上的熵减，但是这忽略了流动场诱导结晶的一些重要的因素。结晶牵涉
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了每个原子精确的堆积过程，粗粒化模型是以 Kuhn 长度作为基本单元，这样就

很难 0 体现原子的堆积信息。而非平衡的分子动力学就可以提供链内构象有序的

具体信息，如 gauche 到 trans 的转变信息，如同我们上面讨论的这个在流动场诱

导结晶过程中的确起到了至关重要的作用。然而在图 3.10 中，当拉伸应变速率

为 108 和 109 s-1 时，二面角转动能和 vdW 相互作用能由于流场的作用下开始减

小出现在正交有序开始出现以前。实际上 PE 体系弹性力的贡献不仅仅是来源于

熵的贡献，大约还有 45%来源于内能的贡献，如同 Flory[69]提出的那样与 gauche

和 trans 构象能量差有关。Flory 提出的构象和我们模拟的结果也是一致的。当应

变速率为 108 s-1 以及正交有序产生的应变位置（2.4），我们可以看到二面角能量

变化了-964 kcal/mol，同时 vdW 能量变化了-2030 kcal/mol，后一个明显高于前一

个。当应变速率为 109 s-1 时，在正交有序产生的时候二面角能量和 vdW 能量分

别变化了-1674 和 -1533 kcal/mol。这些结果恰好证明了流动场不仅仅会影响链

内的二面角转动，也会改变链间 vdW 的转变，所以它们在流动场诱导结晶过程

中起着至关重要的作用。 

 

3.5 小结 

    本章节中，我们采用非平衡分子动力学的方法研究了流动场诱导 PE 熔体结

晶的过程。拉伸外场首先会诱导链内构象有序的或者 gauche 到 trans 的转变，链

内构象有序进一步与链间取向相互耦合产生六方有序的结构。全 trans 链段的出

现将会导致正交有序结构的产生。这个结果进一步证明了流动场诱导结晶是一个

多重有序的过程，其中涉及了链内和链间有序。基于模拟的结果，我们提出了链

内构象，链间取向和密度有序的流动场诱导结晶的物理机制，其中，链内构象有

序直接与应力相关。我们还进一步证明了，链内和链间有序不仅仅是熵减的结果，

还存在能量的贡献，这部分可能源于 gauche 到 trans 的转变过程或者链间的堆积。 
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第 4 章 线性链熔体在剪切场下应力和取向过冲的分子起源 

4.1 引言 

缠结聚合物熔体和液体在非线性条件下的流变响应机理一直以来都吸引着

科学家的广泛关注[1-9]，特别是其分子层面的应力-应变机理[3, 10-16]。根据 de 

Gennes[17] 和 Doi-Edwards[18]的经典的管道模型理论（tube model theory），聚合

物分子链沿着管道的方向的运动是受到其周围的分子链限制的。管道模型为解释

聚合物运动和其流变特性提供了很好的理论图像，这也可以说是现代软物质科学

中最成功的理论模型。然而，管道模型理论的发展也在进一步的改进中，同时也

受到了一些新的实验现象的挑战[13, 19-21]。应力过冲应该说是聚合物体系一个非常

重要的物理参量。对于这个现象实验中发现高分子熔体在剪切的初期应力会随着

应变的增加而增加，过了过冲点之后会突然减小，而且这个过冲点的位置基本发

生在 2-3 左右。对应这么一个现象，非常有意思的是，最近 Wang 等人的课题组

发现过冲点发生的位置和应力的最大值满足一定的标度关系[22-24]。最近讨论比较

多的就是关于启动剪切场下应力过冲的分子机理解释，通过管道模型的解释主要

是来源于分子链的取向。我们可以用维森伯格数来定义剪切速率，当体系在大剪

切应变速率下（ 1RiW =  ）的时候，剪切应力就会受到取向和拉伸共同的影响。 

不同于拉伸流变，聚合物链在剪切流场下会同时受到拉伸和旋转的作用[25]。

因此缠结聚合物在剪切流场下的应力主要来源于分子链的取向和拉伸，这个分子

图像也可以解释很多流变现象[26]。在这里，我们主要是在分子层面上解释应力来

源取向和拉伸的分子起源。这里我们采用的方法主要是基于原子层面的分子动力

学（Molecular Dynamics, MD）模拟，该方法可以作为一种有效的实验工具来解

决聚合物在流场下应力-应变的微观起源[27-29]。最近，不同的科学团体也在采用

不同结构尺度的方法研究聚合物分子在剪切场下的流变特性，这其中主要的方法

包含了蒙特卡罗（Monte Carlo， MC）[30]，粗粒化的分子动力学（coarse-grained 

molecular dynamics， CGMD）[31]和原始链网络（primitive chain network，PCN)[32] 

模拟方法。MD 和 PCN 方法都显示应力的过冲来源主要是取向张量的过冲[29]。

最近基于原子层面的 MD 方法也验证了应力过冲主要是是由于取向过冲引发的

这个结论[15, 16]。在管道模型理论中， dτ （Reptation time）和 Rτ (Rouse time) 分别

代表分子链取向松弛的时间和链拉伸开始的时间。当维森伯格数大于 1（ 1R  ）

时，链段拉伸对于应得的影响也是必须考虑的一个因素。当然，在管道模型发展
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过程中，Marrucci 等人将拉伸的影响添加到了 Doi-Edwards-Marrucci-Grizzuti 

(DEMG)理论中[13, 19, 21]，该理论也成功的对应力过冲增长做了合理的解释，并且

验证了实验观察的结果[33-35]。但是，到目前为止关于缠结聚合物在剪切流场下的

取向和拉伸的分子机理仍然是不清楚的。 

基于分子动力学对于更小尺寸的追踪能力[36-42]，在本文中我们拟采用非平衡

分子动力学的方法研究剪切场下聚合物分子链取向和拉伸的分子机理。本章节的

主要目标是定量化的描述取向和拉伸对于应力的贡献，给出取向和拉伸在剪切场

下的分子机理。 

4.2 理论模型和计算方法 

4.2.1 理论模型 

本文以线性的聚乙烯（polyethylene，PE）作为研究对象，每根链包含 500 个

CH2 结构，体系包含了 500 根链（图 4.1a）。模型构建我们采用的是无规行走的

方法。为了体系在拉伸过程中模型更加合理，我们将模型体系在高温 600K 下弛

豫 2ns，然后将温度降到 500K 继续弛豫 10ns。为进一步验证模型体系的合理性，

我们计算了得到了均方回转半径<Rg
2>和均方末端距<Rete

2>（图 4.1b）， <Rg
2>和

<Rete
2>经过 10ns 以后都趋于平稳，而且<Rete

2>/<Rg
2>比值的大小为 6.028（图 4.1c），

这个数值与 Flory 提出的理想高斯链数值 6.0 接近[43, 44]，同时也证明了我们初始

结构的合理性。将模型弛豫到合理范围内以后，我们以不同的剪切速率对结构沿

x 方向剪切，整个的模拟流程如图 4.2 所示。 

 

图 4.1 (a) C500 体系初始结构；（b）均方回转半径<Rg
2>和均方末端距<Rete

2>在 500K 温度下

的弛豫过程；（c）均方回转半径<Rg
2>和均方末端距<Rete

2>比值的演化过程。 
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图 4.2 模拟过程：首先，在 600K 下做高温弛豫（2 ns），然后将温度降到 500K 进行 10 ns 的

弛豫；最后对体系以不同的剪切速率进行剪切。 

4.2.1 计算方法 

上述的模型构建过程中的弛豫我们都采用的是 LAMMPS[45]软件中分子动力

学计算包，计算采用的是天津国家超算中心天河一号（TianHe-1(A)）超级计算机。

本文计算过程采用的力场（Force field）与 Lavine 等人[46]用的一致，力场的具体

细节如下： 

( ) ( ) ( ) ( )total bond angle dihedtal vdWE E r E E E r = + + +            (4.1) 

其中每一项的表达形式与参数对应的具体值与第三章的力场参数和形式都一致。 

以上力场可以很好的描述PE晶体和熔体结构特性。计算中我们采用的Nosé–

Hoover 恒压器进行温度和压力控制的[47]。非平衡的剪切过程中我们只对 z 方向

施压，x 方向与 y 方向不施加任何压力，这种方法目前也被广泛的应用到了分子

动力学的模拟过程中[41, 48]。动力学弛豫和非平衡动力学过程我们选取的时间步

长都是 1fs. 为了保证我们模拟体系选取温度的合理性，我们对 C500 体系做了升

温和降温的动力学过程，确定出结晶温度和晶体熔解温度分别是 382K 和 447K. 
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图 4.3 C500 体系升温和降温过程密度变化曲线。 

4.3 管道模型理论分析背景  

在管道理论中，剪切应力的计算根据的如下方程[18]： 

2 0
0

3 Z
DE B

RRck T
ds

Zl s s





=  

              （4.2） 

其中，c 对应的是缠结链段的数密度，lo 对应的是缠结链段长度， 和 , ,x y z =

和 s 对应的都是原始链坐标方向。 nR

s




是一个连续变量，根据这个公式我们没法

在理论上直接计算剪切应力的大小，将公式（4.2）离散化以后，我们可以得到如

下表达形式： 

1

1 12
1

3
( ) ( )

( 1)

E
N

BD

n

ck T

N l
 

−

− −

=

=  − − 
−

 n n n n
R R R R             （4.3） 

其中
nR 是缠结链段的末端距矢量，N 是缠结链段数目。如果我们不考虑拉伸的

影响应力来源，取向的方程可以描述成以下形式： 

3ori

Bck TS  =                     （4.4） 

S
就是对应的取向张量，可以表达成以下形式： 

1
1 1

2
1 1

( ) ( )1

1 ( )

N

n

S
N






−

− −

= −

− −
=  

− −


n n n n

n n

R R R R

R R
          （4.5） 

对于 C500 体系，每根分子链的缠结数目可以根据以下的方程来确定[49, 

50]： 
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( )
2

2
( 1) ete

e

pp

R
N n n

L
= −                     （4.6） 

其中，n 对应的是每根分子链含有的原子数；Rete 和 Lpp 分别对应每根分子链的

末端距矢量和轮廓长度。这两个参数可以通过 Z-code 这个软件来确定。对于 C500

体系每个缠结链段含有 64 个原子，对应每根分子链含有 7 个缠结点。 

    对于高分子体系，另一个比较重要的参数就是 Rouse 松弛时间 τ𝑅。τ𝑅可以

根据末端距矢量的时间自相关函数C(t)计算出来，C(t)的表达式如下： 

       ( )
( ) ( )

2

0
C t

•
=

R t R

R
                     （4.7） 

其中 R(t) 对应的就是末端距矢量；τ𝑅可以通过拟合方程exp(−t/τR)得到。对于

C500 体系对应的τ𝑅为 τR=57±1.26ns，如图 4.4 所示 

 

 

图 4.4 末端距矢量相关函数。 

4.4 计算结果与讨论 

4.4.1 聚合物熔体在剪切过程中的应力-应变曲线 

图 4.5 展示了典型的聚合物熔体在不同剪切流场下的应力-应变曲线。对于

C500 体系， R 是 57±1.26 ns 在 500K 的温度下。这个结果与 Baig 等人[15]对于

C400体系在 450K下的模拟结果也是一致的。文章中，我们用维森伯格数 R RWi =
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来表示剪切速率。对于剪切速率  等于 0.005，0.01，0.02，0.05，0.1 和 0.5 ns-1

时对的
R 分别为 0.285，0.57，1.14，2.85, 5.7 和 28.5。如图 4.5a 所示，当应变

速率 1R  时，应力过冲点  主要发生在应变为 2 的地方。当应变速率 1R 

时，我们发现应力过冲点很明显会随着剪切速率的增加而增加。一个非常明显的

差异性发生在 1R = 的两端区域。对于 C500 体系，我们发现   和 R 在 1R 

时的对应的关系并不满足 Wang 等人[12]提出来的 1/3 指数的标度关系。分析其中

的原因，我们发现如果要满足这样的标度关系，分子链的缠结数必须大于 27，然

而我们的体系是一个弱缠结的聚合链结构体系。   和 R 对应
1/8~ ( )R  这样的

关系。将我们的结果与 Baig 等人的结果比较，我们会发现两个结果是比较接近

的，同样也证明了，我们的结果是合理的。 

 

 

图 4.5 (a)聚合物熔体在不同剪切速率下对应的应力-应变曲线; (b)  和 R 的标度关系。 

4.4.2 聚合物熔体在剪切过程中的取向过程 

根据管道模型理论对于高分子熔体的描述，应力的贡献主要来源于聚合物链

段的取向和拉伸。根据方程 4.9（应力和取向的关系），我们给出了取向张量随着

应变的变化曲线，如图 4.6 所示。与应力-应变曲线相同，应力过冲的应变点主要

发生在应变为 2 的位置，但是与应力-应变曲线不同的是取向过冲的应变点不会
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随着应变速率的变化而变化。当 R 1  时，
NEMD

xy 和
xyS 的演化基本是同步的，

应变过冲点都发生在应变为 2 的位置，我们将其定义为 S  = ，这个现象也意味

着取向过冲是发生应力过冲的主要原因。当 1R  时，
xyS 的应变过冲点 s 明显要

比
NEMD

xy 的小，但是  会随着应变速度的增加而增加。关于这个问题，前人的工

作并没有对其足够的关注，同样也没有给出相关的解释产生的原因。应力过冲的

起源我们已经知道产生于取向的过冲，但是应力和取向过冲的差异性的分子机理

目前并不清楚。 

 

 

图 4.6 聚合物熔体取向张量随着应变变化曲线。 

 

    关于以上发生的应力和取向的差异性，我们首先来解释为什么当
R 1  时取

向
xyS 和剪切应力

NEMD

xy 都发生在应变为 2 的地方。分子链的剪切形变过冲包含

了旋转和取向，当和应力
0 作用到一个单元上的时候，这个应力就会沿着 x, y, z

方向分解，如图 4.7a 所示。其中，沿着平行于 x 方向的主要是正应力 xx 。平行

于 y 和 Z 两个方向的分别是两个剪切应力，分别用
xy 和 xz 表示。在简单剪切

中，
0 主要是沿着 z 轴旋转的，三个应力 xx

 ， xy
 ，和 xz 可以分别表示为： 
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2

0

0

cos

1
sin 2

2

0

xx

xy

xz

  

  



 =



=

 =

                   （4.8） 

在这里，ψ 对应的是剪切应力
xy 和主应力 0 的夹角，ψ 的变化主要是从 90 o向

0 演化的。数学上如果我们想得到剪切应力的最大或者最小值我们就必须对上

面的剪切应力方程关于 ψ 求导，如下所示： 

0 cos 2 0
xyd

d


 


= =                    （4.9） 

当这个方程等于 0 的时候，对应的就是其最大或者最小值。因此，最大值发生在

45o的位置。如图 4.7c 所示， 0/xy  会随着 ψ 到 45 o达到最大，然后又开始下

降，其中 0/xy  只是关于 ψ 的函数，这也就意味着剪切应力的过冲主要来源于

分子链的取向旋转。这个结论同样也可以通过 Mohr's Circle 理论来验证（如图

4.8 应力分解所示）。应力-应变和取向-应变的曲线显示取向过冲发生在应变为 2

的位置，并没有随着应变速率的增加而增加。实际上聚合物链体系分布在剪切初

期可被看做一个球体，当这个球体受到剪切之后就会演变成一个椭球体。因此，

应变椭球的方法可以被用来解释旋转和应变的关系，椭球的旋转角 θ 和应变𝛾满

足以下方程[51]: 

tan 2 2 / =                    （4.10） 

其中，θ 角对应的是椭球的主轴和流场方向的夹角。如图 4.7b 所示，θ 角的变化

范围只要是从 45o 到 0 转化的。进一步分析，我们会发现当𝛾 = 2时恰好对应的

是 0/xy  的最大值，而且𝛾只与 θ 角相关。从方程 4.8 和 4.10 我们不难得到剪切

应力和应变满足以下方程： 

xy 0

1 2
sin(2arctan )

2
 


=                    （4.11） 

从方程 4.11 中我们不能得出取向过冲的位置发生在应变为 2 的位置。图 4.7d 也

满足与我们经典的实验上的应力-应变曲线也是相符的，在此，我们可以确定的

是在剪切流场下聚合物分子链的取向过冲主要是由分子链的取向和旋转决定的，

并且取向的应变点为 2. 
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图 4.7 （a）任何一个单元都受到应力时沿着 x，y，z 三个方向的应力分解图；（b）应变椭

球机理图，旋转角 θ 和应变𝛾满足方程 tan 2 2 / = ；（c）应变𝛾随着旋转角 θ 的演化曲线；

（d） 0/xy  随着应变𝛾的演化曲线。 

 

图 4.8 Mohr's Circle 应力分量的坐标转化机理。 

4.4.3 聚合物熔体在剪切过程中的拉伸过程 

     现在我们来解释在 R 1  大应变速率下，应力-应变过冲与取向过冲不同

步产生的原因，这里面包含链拉伸的影响。为了解释链拉伸对于应力过冲的影响，

这里我们主要讨论的是链拉伸对于应力的贡献。如图 4.9 所示，图中展示了链段

的长度< segL 分布机理和链段的平均拉伸比。当 1R  (对应的剪切速率分别为

0.005 ns-1，0.01 ns-1 和 0.02 ns-1)时，< segL 的分布几乎没有发生变化，而且也

在 1 附近波动（图 4.9a-c）。这意味着在维森伯格数小于 1 时，构象仍然保持着

初始的构象分布，进一步说明分子链在这样的条件下有足够的松弛时间进行松弛。

当维森伯格数 1R  时，我们可以很明显的观察到< segL 和都向右发生了偏移，

这同时也表明链段发生了明显的拉伸（图 4.9d-f）。进一步观察，我们会发现链的
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拉伸有一个诱导期，拉伸都是从应变为 0.5 的时候开始的，然后增加到 2 左右就

开始趋于平缓。最后的链段的拉伸比与剪切速率成正比，拉伸比分别为 1.11，1.25，

1.41 对应于维森伯格数为 2.85，5.7 和 28.5。 

 

图 4.9 链段长度分布和链段拉伸比在不同剪切速率下随着应变的演化过程。 

据图 4.6 和 4.9，我们不难得出剪切应力的理论值。在图 4.10a 和 b 中我们比

较了维森伯格数小于 1（0.57）和大于 1（28.5）两种代表性的应力的结果。为了

便于比较拉伸和取向，在 a 和 b 中，我们添加了取向张量和拉伸比的值。当

  0.57 1R =  时（图 4.10a），应力和应变几乎是同时发生的，而且应变的过冲点

都是大约为 2 的位置。当  28.5 1R =  时（图 4.10b）,同样应力过冲发生在应变

为 2 的地方，与此同时，λ 会在 0.5 的位置开始线性增长，直到应变为 2.8。从图

4.10b 我们不难得出大应变速率下的应力过冲主要是取向和拉伸协同作用的结果。

这个与 Pearson 等人半定量的实验结果也是一致的。 

基于管道模型的理论计算与我们非平衡动力学模拟的结果基本也是一致的，

同样都预测到 Rouse 松弛时间代表链结构是否被拉伸的结论。然而，关于链结构

的具体信息在管道模型中是没有考虑的，特别是链拉伸的瞬态行为。所以，链结

构到底发生了什么到目前为止仍然是不清楚的。基于原子模型，我们在图 4.10c

和 d 中分别列出了 trans 及 gauche 的含量的变化。当  0.57 1R =  时，我们可以

看到 trans 和 gauche 分别在 0.67 和 0.33 附近波动，这同样表明链段没有被拉伸，

链段构象与开始的构象分布是一致的。但是，当 28.5 1R =  时 trans 的含量明显

增加，且与拉伸比的增加是一致的，都是从应变为 0.5 到 2.8 线性的增加，然后

开始变缓，比较图 4.10d 与 4.9f，我们不难得出链段的拉伸主要是由于链段由

gauche 到 trans 的转变引起的。不同的二面角所包含的转动能也是不一样的，拉

伸可以推动高能态的 gauche 到低能态的 trans 转变，而且在这个转变过程中，由

于结构带来的应力贡献是负的，如图 4.11 所示。 
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图 4.10 （a-b）根据管道模型计算的应力 DE

xy
 ，取向张量 Sxy，和链段拉伸比随着应变在

应变速率为  0.57 1R =  和 28.5 1R =  下的演化曲线；（c-d）tans 和 gauche 含量随着

应变在应变速率为  0.57 1R =  和 28.5 1R =  下的演化曲线。 

 

图 4.11 （a）不同的二面角对应的二面角转动能；（b）应力来源于二面角的贡献。 

4.4.4 应力计算过程中分子动力学模拟与管道理论差异性来源分析 

我们知道采用管道模型计算应力时，应力的计算是基于管道内的探测链，而

且链间的相互作用也是没有被考虑。为此，我们比较了分子动力学模拟的应力

xy

NEMD 与管道模型计算的应力 DE

xy
 ，如图 4.12 所示。从 4.12a 可以看出，动力学结

果和理论计算结果在  0.57 1R =  时基本是一致的，过冲点都发生在 2 的位置，

但是理论计算的值明显要比模拟值稍微偏高一些。当  28.5 1R =  时， DE

xy
 应力过

冲发生在 2.8 的位置，明显
xy

NEMD 的过冲点靠后，而且在应变为 0-4.5 之间 DE

xy
 的
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值也比
xy

NEMD 的要小很多。
DE

xy 的计算都是基于熵弹性的[52]，主要是由缠结链段

的取向（Sxy），缠结链段数密度（c），以及轮廓长度来决定的。
xy

NEMD 的计算主要

是有键合与非键合相互作用能来决定的。管道理论里面考虑应力贡献来源的时候

没有考虑旋转异构体和链间相互作用[2, 51, 53]。因此，为了进一步研究应力差异性

的来源，我们采用两种不同的力场进行比较计算（PYS[46] 和 Dreiding[54]力场）。

通过计算，我们发现两种力场下
NEMD

xy 的大小有很大的差别，但是
DE

xy
 却差别很

小，如图 4.13 所示。在这两种力场下结构的拉伸和取向基本是一致的，但是链间

相互作用却又很大的差别，所以我们可以肯定的是造成我们模拟实验和理论统计

的偏差主要是管道理论没有考虑到链间的相互作用。 

 

 

图 4.12 分子动力学模拟的应力
xy

NEMD 与管道模型计算的应力 DE

xy
 随着应变在应变速率为

  0.57 1R =  和 28.5 1R =  下的演化曲线。 

 

图 4.13 两种力场下
xy

NEMD 和 DE

xy
 随着应变的变化过程，该过程采用的应变速率都为

28.5 1R =  。 
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4.5 小结 

本章的工作主要是采用非平衡分子动力学的方法与理论分析的方法探究了

缠结聚合物熔体在剪切形变过程中应力和取向过冲的分子起源。在维森伯格数小

于 1 时（  1R  ），我们发现应力与取向过冲同步进行，并且应变过冲点都发生

在 2 的位置，这一点可以说明应力过冲主要是来源于取向的过冲；当维森伯格数

大于 1 时（  1R  ），取向过冲的应变位置明显要比应力过冲的位置小，应变过

冲点并没有随着应变速度的增加而增加。通过链的取向和拉伸的数据，我们不难

得到当  1R  时剪切应力过冲实际是拉伸和取向协同作用的一个结果。 

为了解释取向过冲为什么发生在应变为 2 的位置，非共轴应变椭球的方法首

次被应用到我们的工作中。理论计算结果显示：简单剪切流场实际是一个持续衰

减的流场，而且取向过冲取决于体系的旋转。取向过冲主要是由于分子链的取向

旋转所引起的，而且取向过冲的发生在 2 的位置。这个理论结果与我们模拟的结

果是一致的，这也说明分子链的取向过冲主要是由于分子链的取向旋转决定。我

们这个工作非常清晰的展示了应力-应变响应的物理图像。 
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第 5 章 梳型链体系链拉伸和取向的剪切流变特性研究 

5.1 引言 

最近的实验结果表明：对线性聚合物体系引入支化链后不仅会影响其在结晶

过程中的晶体堆积，也会影响到其在熔融状态时的动力学特性与粘弹响应[1, 2]，

最终会影响到自身对应的力学性能和加工性能[3-6]。将支化链熔体与其对应的线

性链熔体的松弛谱比较，会发现支化链体系对应的松弛谱明显要比线性链宽很多，

这主要是因为支化链体系对应的是一个较慢的多级松弛过程[7-9]。由于支化链体

系特殊的松弛机理，在实验中或者工业加工过程中支化链体系也就产生了一些有

别于线性链体系的流变现象。应力过冲是聚合物熔体或者液体在经过一定临界流

动强度的启动剪切后表现出来的最重要的非线性流变现象之一[10-16]。到目前为止，

研究者关于单分散的线性聚合物熔体的应力过冲现象已经进行了大量的实验研

究和理论模拟，在高剪切速率下（ 1RWi  ），其产生主要是聚合物链段的拉伸和

取向协同作用产生的结果，而且当 1RWi  时最大过冲应变与 Rouse 维森伯格数

（剪切速率）之间满足指数为 1/3 的标度关系。但是最近 Snijkers 等人[2]的实验

结果显示：comb 链体系在剪切场下显示出了与其线性链不同的应力过冲响应，

而且其对应的最大过冲应变与剪切速率之间并不满足指数为 1/3 的标度关系， 

comb 链体系的最大过冲应变根据流场强度的变化存在 3 个明显的标度区间。目

前实验可以确定支链结构的引入改变了 comb 链体系的应力过冲响应，但是关于

comb 链体系的产生这一特殊的过冲响应的分子机理的理解，目前尚不清楚或者

非常模糊。所以，目前急需在分子结构层面关于应力过冲现象所对应的分子图像

给出一个定性和定量的解释。 

在过去的几十年间，实验和理论模拟针对线性链熔体的应力过冲现象已经进

行了大量的研究和理论解释。其中，王十庆团队通过实验室自制的粒子示踪流变

仪（PTV）分别给出了单分散线性聚合物熔体在剪切速率为 1RWi  和 1RWi  时，

应力过冲点最大应力
max 与其对应的时间

maxt 的标度关系以及过冲应变
max 与

RWi 之间满足的指数标度关系。线性链体系在应力过冲响应中所展现的这些标度

关系其实在早期的流变学实验中也有发现，而且这些标度关系目前也已经被理论

模拟所进一步证实。关于线性链体系应力过冲产生的原因一直以来也是大家讨论
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和研究的焦点，不过最近的理论和模拟研究已经给出了一个确定的答案：当

1RWi  时，应力过冲主要是由于聚合物链段的取向过冲所引起的，而且最大过冲

应变主要处于应变为 1.8-2.3 之间[11, 14, 16, 17]。当 1RWi  时，应力过冲主要是由聚

合物链段的取向和拉伸的协同作用决定的，而且过冲应变
max 与

RWi 之间满足指

数为 1/3 的标度关系。 

经历了大量的实验和理论研究之后，线性链的应力过冲点响应与其对应流变

分子机理已经非常清楚。相比于线性链聚合物熔体，支化链体系的过冲研究才刚

刚起步，所以相关的分子层面的机理研究也是非常有限的。目前关于支化链体系

的实验和理论模拟研究主要针对的是对称性较好的 pom-pom,[18] comb,[19] star[20, 

21] , 和 Cayley tree[22]结构聚合物熔体，主要原因是这些分子结构比较清晰，而且

这些对称的分子结构对应的流变特性可以采用相应的本构方程来进行预测和拟

合。将实验数据与本构方程结合的方法来研究支化链聚合物熔体的流变特性也是

目前普遍被采用的手段之一，其最主要的目的就是通过本构方程的拉伸和取向张

量的变化来解释其特殊的粘弹性响应，并揭示了链的拉伸和取向在宏观上的作用。

但是目前本构方程的普适性方面还远远未达到预期的效果。最近关于支化链的应

变过冲点对应的流变特性，实验工作也取得了一些进展。例如，关于支化对称的

树状盘型分子（Cayley-tree）熔体，黄倩等人通过商业的 FSR 流变仪测试发现这

种分子熔体在剪切流场下对应的过冲应变与维森伯格数满足指数为 0.1的幂指数

方程，明显的要比线性链对应的 1/3 要小很多。这一结果反映了 Cayley-tree 分子

熔体比线性柔性聚合物熔体在流场下更难以变形，但是其中应变过冲点对应的具

体的分子链段的变化是无法检测和直观的看到的。对于 comb 链体系，除了有限

的实验之外，最近的 MD 模拟结果发现，链的扩散速度和黏度受支链数的影响很

小，支链长度对其动力学行为具有很大的影响[23]。虽然研究人员对 comb 链体系

做了一些工作，但是关于其应力过冲响应所对应的链段的拉伸和取向的信息仍然

非常有限。关于支化链分子体系的研究，实验很难测得应力过冲响应对应的链段

拉伸和取向变化的信息。分子动力学(MD)和非平衡分子动力学(NEMD)模拟由于

其精确的原子模型和小的时间尺度跟踪能力，可以作为解决上述拉伸和剪切流变

实验问题的有效工具[4, 24-30]。从而为支化聚合物熔体在不同流场强度下过冲响应

所对的分子过程提供有价值的分子图像和理论解释。所以，本文主要以对称性较

好的 comb 链模型体系为研究对象，通过非平衡分子动力学模拟方法探索其在剪

切流场下应力过冲响应所对应的链段的拉伸和取向在不同流场强度下的变化过

程。 

本文通过非平衡分子动力学模拟方法对线性链和 comb 链体系在不同剪切流
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场下应力过冲响应的分子机理做了系统的研究。虽然理想情况下需要一个全原子

化的模型，但理解缠结聚合物熔体的宏观动力学所需的体系的大小也是相当具有

挑战性的一个问题，特别是考虑到聚合物运动的时间和空间尺度[4, 25-28]。因此，

本文采用粗粒化模型(CG)方法来获取 comb链体系应力过冲对应的链拉伸和取向

分子信息。我们的动力学模拟结果不仅仅是再现了实验观察到的 comb 支化链体

系的三个标度区间，通过分子层面的观察与分析，我们给出了 comb 熔体在不同

剪切流场强度下应力过冲响应所对应的分子结构与取向机理。 

5.2 计算方法与理论模型 

5.2.1 计算方法 

本文采用分子动力学方法对缠结的聚合物熔体进行模拟，模拟软件和平台主

要是在宜宾学院计算物理实验室集群上自行搭建的 LAMMPS 平台上进行的。 对

于我们所研究的体系，粒子之间的非键相互作用采用 Lennard-Jones (LJ)势来描述

[31]：  

12 6 12 6
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其中，rij 为第 i 个珠子到第 j 个粒子或单体之间的距离，σ 是粒子或单体半径。

两个粒子相互作用的截止距离为 21/6σ，对应于粒子之间的纯斥力。在当前聚合物

流变学研究中，吸引相互作用不应发挥重要作用，因此不应该被考虑进来.粒子之

间的键合势，我们采用的是 FENE 来描述的： 

0

2

2

0

1
( ) ln 1

2

ij

FENE b

r
U r k R

R

  
 = − − 
   

                    （5.2） 

其中弹性常数是 230 /bk  = ，最大键长为 0 1.5R = .选择较大的弹簧常数值，

以减小网络变形时键的拉伸效应。在我们的模拟中，链上两个珠子之间的实际

平均键长是 0.97σ. 

在分子动力学（MD）模拟中，压力张量 P 也称为应力张量 
,或者仅仅

是压力. 对角线单元称为拉应力，非对角线单元称为剪应力。因为压强 P 是一

个热力学量应力 
是一个力学量，前者定义为时间平均值，后者可即时计算. 
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它们都是张量，满足下面的关系: 

= <-P>                              (5.3) 

在微观系统中，压力是根据维里方程作用在所有原子上的力之和计算出来

的。对于力场，这个方程通常写成: 

1

1
=

6

N N
B

ij ij

i j i

Nk T
P r f

V V = 

 
+  

 
                        (5.4) 

其中, N 为计算域中存在的珠数，kB 为玻尔兹曼常数，V 和 T 为计算域中的体积

和温度，fij 为珠 i 和 j 之间的力。 

5.2.2 模型构建 

本章节为了研究支化链对于聚合物熔体的流变特性，我们构建了三种模型体

系，如图 5.1 所示。为了比较和分析方便，我们将三种体系分别称为 linear, Comb-

3 和 Comb-7 体系。缠结链段从链端末到链中间分别定义为 e=1, 2, 3, 4。支链从

链端到支化点分别定义为 e=1, 2。其中，Comb-3 和 Comb-7 体系中每根链分别含

有 3 个和 7 个支链。对于 3 个体系，模拟的盒子是由 100 根相关的链构成。盒子

最开始的密度是 -3=0.1  。在温度 1 / BT k= 下，经过 510  我们将体弛豫到
-30.85 。

为了保证体系的合理性，在进行剪切模拟之前我们将体系进行， 63 10  时间的

平衡弛豫。 

 

图 5.1 (a)模拟结构的示意图。主干和分枝被分成长度等于缠结长度(Ne=50)。它们分别被标记

为 Linear，Comb-3 和 Comb-7; (b)Linear，comb-3 和 comb-7 体系对应的均方链内距。 

为了保证构型得到很好的松弛，根据方程 2( ) / =<(r -r )>/i jR s s i j  − ，我们

计算了三个体系主链分别对应的均方链内距。对于线性链， 2 ( ) /R s s 的值在平

衡时达到了 1.67，如图 5.2 所示。相比于线性链，comb-3 和 comb-7 体系达到平

衡时对应的值分别为 2.12 和 2.28。这也就意味着由于支链的存在主链的刚性也
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明显要比线性链强。  

e 是缠结链段的平衡时间， 2950e  。根据 Larson 和 Wang 的工作，可以知道对于

柔性的聚合物链，Ne=50[32]。对于线性纠缠聚合物链，其 Rouse 松弛时间可由如下

计算公式推算: [33, 34] 

2

.R linear eZ =                          (5.5) 

其中，Z=Nb/Ne 是线性链中缠结数。对于梳状聚合物体系，可以通过增加树枝的

单分子摩擦来估算起振时间，计算公式如下：[33-35] 

.comb ( )R e b b aZ Z qZ = +                       (5.6) 

其中, Zb 和 Za 分别为主链和分支中的缠结数。通过 MSD 的数据我们可以却行，

枝化链和线性链具有相同的 e 。q 是每个梳状分子的分支数。该值可能在量值上

不准确，但长时间的仿真将给出准确的结果，是不切实际的。根据方程（5.5）和

（5.6），3 个体系对应的松弛时间列在表 5.1 中。 

表 5.1 Linear, Comb-3 和 Comb-7 体系对应的结构和松弛时间特性。 

Model Nb Na q .R comb  2 ( ) /R s s   

Linear 400 -- 0 1.45×105τ 1.67 

Comb-3 400 100 3 2.68×105τ  2.12 

Comb-7 400 100 7 4.33×105τ  2.28 

5.3 计算结果与讨论 

5.3.1 剪切流变特性 

图 5.2a-5.2c 给出了 Linear, Comb-3 和 Comb-7 体系在不同流场强度下对应

的应力-应变曲线（ 1RWi   和 1RWi  ）。在 1RWi  时，直观的比较 Linear 和 Comb

链体系对应的应力-应变取向，我们不难发现，comb 链的应力过冲会更加明显。

对于三种体系，我们提取了其对应的过冲应变 max ，如图 5.2(c-d)所示。对于线性

链，当 1RWi  时，我们的结果显示随着剪切速率的增加，过冲应变与
RWi 满足 0.15

的幂指标度关系，这与 Doi-Edward 理论预测是一个常数的结果不符，但是与最

近谢士杰等人的理论结果一致[36]，主要是因为 Doi 的理论忽略了管道半径形变

的影响[37]，所以他们的结果认为过冲应变发生在 2.3 附近。当 1RWi  时，过冲应
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变 max 与剪切速率（维森伯格数
RWi ）之间满足 1/3 的幂指关系，这与实验及模拟

的结果也是一致的[12, 13]。很明显这两个区间是以 R 为分界线的。 

对于 comb 链体系，明显与 Linear 不同的是其出现了三个标度区间。当

1RWi  时，其过冲应变是随着剪切速率增加的，并且满足 0.3 的幂指标度关系，

其它两个区间的幂指标度关系与区间 I比较要相对小一些。根据流场强度的大小，

我们将三个区间分别标为 I，II 和 III。这三个区间的实验现象在实验中也出现过

[2]，但是没有给出响应的标度关系。实验是通过 BPW 理论思想来解释这一现象，

因为每个缠结链段都具有 kBT 恒定的能量。BPW 的前提是主干中的所有节段都

具有相同的平衡张力，那么主干中的张力足以将支链在流场的作用下拉伸到主链

所占据的管道中。然而，梳状聚合物链的拉伸和取向的详细信息目前尚未得到详

细的分析。 

 
图 5.2 (a-c)Linear, Comb-3 和 Comb-7 体系在不同流场强度下对应的应力-应变曲线。(d-

r)Linear, Comb-3 和 Comb-7 体系在不同流场强度下对应的过冲应变。 

 

除了过冲应变，图 5.3 中我们还给出了三种体系在不同流场强度下对应的最

大应力
max

xy 。很明显
max

xy 的变化并没有像 max 一样出现三个曲线，而且三个体系在同

样流场下对应的应力的大小也都基本保持一致，并且满足以下标度关系：

max 0.5

xy RWi  。这个幂指标度关系与 Cao 等人的分子动力学模拟实验也是基本相

符的[14]，但是和理论推导及实验的数据有一定的差别，具体的原因还有待进一步

的验证与分析。 
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图 5.3 Linear, Comb-3 和 Comb-7 体系在不同流场强度下对应的最大应力
max

xy 。 

5.3.2 整链的拉伸和取向 

  图 5.4(a-c)分别给出了 Linear，Comb-3 和 Comb-7 这三个体系的整链在应变过

冲点的拉比随着剪切速率的变化曲线。对于线性链，拉伸比的变化以其 Rouse 松

弛时间
R 为分界线，显示出了两个幂指标度关系区间。对于 Comb 链体系，显示

出了三个标度关系，与 max 的演化类似。但是剪切应力的过冲应变和拉伸的过冲

应变是不一致，而且，拉伸过冲的应变要比应力过冲的应变要靠后，这一点也被

最近的理论工作所证实。这也从侧面反映，拉伸的过冲应变不是直接导致应力过

冲的原因。图 5d 还展示了支链对应的拉伸比在应力过冲点附近随着流场强度的

变化曲线。从图中可以看到，支链的拉伸发生在 4RWi  的点附近，表明，支链的

松弛要比主链快大约 4 倍。 

应力不但与链的拉伸有关，还与链的取向有很大的关系。取向参数我们是通

过以下的方程得到的： 

21
P 3cos 1

2
ij=  −                       （5.7） 

其中， ij 角对应的是整链的末端矢量与流场方向的夹角。图 5.4(e-f)分别给

出了主链和支链在过冲点附近对应的取向参数 P 随着剪切速率的变化曲线。很

明显在区间 I，Comb 体系的主链对应的取向参数明显要比 Linear 体系对应的取

向参数增长的快。这也就意味着 Comb 链由于支化点的限制在弱流场下更容易发

生取向。但是当进入强流场的时候，Linear 体系对应的增长系数明显要比 Comb
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体系快，这也就意味着线性链相比于 Comb 链体系更容易发生取向。对于支链，

我们发现其取向参数保持在 0 附近，表明当 1RWi  时支链处于 Coil 态。但是整

链的取向和拉伸数据仍然不能反映链段更细节的信息。 

 
图 5.4 (a-d)Linear, Comb-3 和 Comb-7 体系在不同流场强度下应力过冲点对应的主链和支链

拉伸比的演化曲线；(e-f) Linear, Comb-3 和 Comb-7 体系在不同流场强度下应力过冲点对应

的主链和支链取向参数的演化曲线。 

5.3.3 链段的拉伸和取向 

为了研究剪切强度对不同长度的链段拉伸和取向的影响，我们分别取 n=5、

10、15、20、25、30、35、40、45 和 50 个珠子的长度作为研究对象。为了减

小链端对统计结果的影响，统计分析结果时，我们忽略了从链端开始的 50 个珠

子。图 5.5 中给出了 Linear Comb-3 和 Comb-7 体系中不同链段长度在不同流

场强度下对应的拉伸比和取向的变化。从图 5.5a 和 5.5d 中我们不难发现，随着

场强的变化，过冲点能感应到的外场的作用也是不同的，场强越大可以发生取向

和拉伸的链段的大小也是逐步减小的，反而，长的链段更容易受到弱的流场的影

响。这也表明在弱场下，链的结构仍然处在 coil 态，随着场强的增加，链段也会

从 coil 态向 stretch 态转变。这些信息变化也是原始链模型没法观察到的一些结

论。对于线性链我们可以得到以下结论：（i）链段的取向总是先于拉伸比开始增

长；（ii）当 10RWi  时，链的拉伸主要还是来自链段的取向排列；（iii）当 10RWi 

时，来源于 coil-stretch 对的拉伸的贡献不能被忽略，如图 5.5a 中插图所示。 

图 5.5中还给出了梳型链体系主链不同长度的链段在不同剪切强度下对应的

拉伸比和取向的变化。从图中不难发现随着支链数据的增加，链段拉伸和取向对

于剪切强度的感应也是越来越强的。从图 5.5f 中我们还发现，随着支链数目的增

加，链段取向几乎是在同时发生变化的并且链段的拉伸来源于 coil-stretch 的转变
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的数目也是越来越多。 

 

图 5.5 (a-c)Linear， Comb-3 和 Comb-7 体系中不同链段长度在不同流场强度下对应的拉

伸比的变化；(d-f)Linear， Comb-3 和 Comb-7 体系中不同链段长度在不同流场强度下对应

的取向参数的变化。 

为了更进一步了解不同位置链段在应力过冲点附近的拉伸和取向信息的变

化。根据链段的不同位置，我们给出了其对应的拉伸和取向信息的变化规律，如

图 5.6 所示。从图中 a 和 b 中，不难发现链每根链的拉伸和取向总是从链的中间

开始的，而且取向也明显要比拉伸提前一些。所以我们可以判定，（1）链段取向

先于链段拉伸发生变化；（2）拉伸和取向是从链的中间到链的末端依次展开的。

当 10RWi  时，处于链端位置的链段没有发生取向和拉伸；但是当 10RWi  时，中

间的链段发生了更好的拉伸和取向并且链段也开始发生拉伸和取向，如图 5.6a 图

所示。 
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图 5.6 Linear 体系在不同流场强度下不同链段对应的拉伸比 seg 和取向参数 Pseg 变化规律。 

图 5.7（b-e）给出了 Comb-3 和 Comb-7 体系中 Terminal,  Intermediate 和

Core 链段拉伸比随着流场强度的演化。从图 5.7b 和 5.7c 中，不难发现 Terminal

链段开始增长发生在 10RWi  的位置。对于 Middle 链段，其拉伸比开始增长发生

在 4RWi  的位置，而取向的增长发生在 1RWi  的位置。Core 链段的演化与主链

链段拉伸比和链段取向的演化是类似的。为了在视觉上提供帮助，图 5.8 展示了

典型的构象。结合拉伸比和取向的变化，我们可以得到以下结论：（1）在区间 I 

( 1RWi  ), 对于梳型链主要是两个支化点之间的链段发生了微弱的拉伸和取向，

但是支链还是处于无序状态。（2）在区间 II (1 10RWi  )，支点之间的链段发生

了强的拉伸和取向，末端链和支链在这个区间开始发生弱的取向和拉伸。在这个

区间，我们还可以看到取向明显发生在拉伸的前面。 max 主要还是由链的取向和

拉伸所确定的。对于 Comb 体系，分析不同位置的拉伸和取向信息，不难得出 max

是由两个支点之间的链段的拉伸和取向所决定的。所以 max 在区间 II 并没有发生

明显的增加。（3）在区间 III( 10RWi  ), 在该流场强度下，支链在过冲点的位置被

拖进了主链所对应的管道。并且主链和支链发生了进一步的拉伸和取向，而这次

的拉伸主要是末端链的拉伸和取向。 
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图 5.7 （a）Comb-3 和 Comb-7 体系不同位置链段的示意图，分别用 Terminal, Intermediate

和 Core 表示。（b-c）Comb-3 和 Comb-7 体系中 Terminal, Intermediate 和 Core 链段拉伸比随

对着流场强度的演化。（d-e）Comb-3 和 Comb-7 体系中 Terminal, Intermediate 和 Core 链段

取向参数随对着流场强度的演化。 

 

图 5.8 高分子链在不同流场强度下对应的主链与侧链的结构。 

5.4 小结 

本章通过 NEMD 方法探究了线性链和梳型链的流变特性及过冲应变对应的

拉伸和取向的分子机理。对于线性链，在不同流场强度下，体系的应变过冲与维
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森伯格数以 R 展现了两个幂指标度区间。对于梳型链体系，分析体系对应的过冲

应变和流场强度，会发现不同于线性链的是随着流场强度的变化，过冲应变与维

森伯格数之间显示了三个幂指标度区间。进一步通过链段的拉伸和取向动力学过

冲，对于我们可以得到以下结论：（1）链段的取向总是先于拉伸比开始增长；（2）

小应变速率下，链的拉伸主要还是来自链段的取向排列；（3）大应变速率下，来

源于 coil-stretch 对的拉伸的贡献不能被忽略。为了阐明过冲应变附近主链和支链

的拉伸和取向对应的结构变化，根据整体和链段在过冲应变对应的拉伸比和取向

参数，我们给出以下分子的图像变化过程： 

（1）在区间 I ( 1RWi  ), 对于梳型链主要是两个支化点之间的链段发生了微

弱的拉伸和取向，但是支链还是处于无序状态。 

（2）在区间 II (1 10RWi  )，支点之间的链段发生了强的拉伸和取向，末端

链和支链在这个区间开始发生弱的取向和拉伸。在这个区间，我们还可以看到取

向明显发生在拉伸的前面。 max 主要还是由链的取向和拉伸所确定的。对于 Comb

体系，分析不同位置的拉伸和取向信息，不难得出 max 是由两个支点之间的链段

的拉伸和取向所决定的。所以 max 在区间 II 并没有发生明显的增加。 

（3）在区间 III( 10RWi  ), 在该流场强度下，支链在过冲点的位置被拖进了

主链所对应的管道。并且主链和支链发生了进一步的拉伸和取向，而这次的拉伸

主要是末端链的拉伸和取向。 
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第 6 章 环状聚合物及其对应线性链的剪切流变特性研究 

6.1 引言 

环状聚合物是自然界比较常见的分子形态，如质粒，基因组，肌动蛋白和多

糖等分子结构[1-4]。关于环状聚合物体系的研究一直以来也是高分子物理研究中

的热点和难点之一[5-8]。主要原因是环状分子链与其相同分子量的线性链相比没

有链端，进而在其加工和实验研究中就会表现出不同的应力响应和流变特性[9-11]。

目前实验对于这一特殊的过冲响应的分子机理的还没有做出更清晰的分子机理

解释。实验上也很难从分子层面观察链段的演化信息，所以急需在分子结构层面

关于这一应力过冲现象给出一个定性和定量的解释。 

关于环状聚合物的研究是从上世纪 80 年代开始的，从稀溶液中控制阴离子

合成开始，对环的性质进行了大量的实验研究，重点研究都是针对较大摩尔质量

的熔体，对其流变性存在很多争议[12-14]。虽然所有人都同意环形熔体的粘度比线

性熔体低，但仍有几个问题没有解决: 与线性聚合物相比，环的粘度和平台模量

有何不同? 近年来，有研究表明非串联聚合物前驱体的存在(后来称为污染物)在

合成过程中对环的流变性能有很大的影响，因此有必要在临界条件下通过相互作

用色谱进行适当的纯化[15]。的确，液相色谱处于临界状态(LCCC)是迄今为止最

可靠的分馏方法。产生线性污染物含量低于 0.1%的环。在纯聚苯乙烯环实验的

基础上，证明了其不存在纠缠平台和应力松弛自相似，服从幂指定律，指数接近

0.4，与基于纠缠环构象晶格动物模型的预测结果一致[5]。通过对比 LCCC 前后环

状聚合物的流变学特性，证明了该技术的可靠特性，并将其作为获得纯实验环不

可缺少的工具。由于聚苯乙烯(PS)环是在接近θ溶剂的条件下合成的，存在一些

打结的现象也是不可避免的，因此这项工作也存在一些问题。然而，后来 Takano

和他的同事证实了在良好溶剂条件下合成 PS 环状聚合物的幂律结果表明，打结

可能不会影响主要的流变特性，至少对中度纠缠环是这样[16]。此外，考虑到自相

似应力松弛模型通过局部的双褶的运动进行，自打结可能不会对动力学产生显著

影响。我们这个工作中不再讨论这个问题，但它仍然是未来的一个挑战。 

目前关于非串联的环状聚合物熔体的研究主要集中在其构象演变和流变性

质的研究。关于环状聚合物构象的动力学研究，有些人认为环状链是一个双折叠

的线性链[6]，另一种观点认为环状聚合物在熔体中是网状折叠分布的[17, 18]，而且

应力是通过环与环之间的轮廓滑移松弛的。模型不一样，所带来的对应力松弛的

解释也就不同，但是目前这个问题仍然没有得到解决。关于非串联的环状链熔体
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的流变学方面：实验结果显示环状链熔体的零剪切粘度明显要比其线性链对应的

粘度小，而且环状聚合物熔体系对应的最大过冲应变与剪切速率之间并不满足其

线性链在高剪切速率下的 1/3 幂指数的标度关系，而且其对应的线性前驱体在剪

切流场下具有明显的应变过冲现象。最近的实验研究还发现环状分子熔体在剪切

场下表现出了更弱的剪切变稀行为[9, 10, 19, 20]。 关于环状聚合物结构和流变学研

究中表现出来的差异性表明针对环状聚合物熔体还需要进行进一步的分子机理

研究。 

目前关于环状分子体系的研究，实验很难测得高分子加工过程中分子链段的

信息变化。分子动力学(Molecular dynamics, MD)和非平衡分子动力学 (Non-

equilibrium molecular dynamics, NEMD)模拟由于其精确的原子模型和小的时间尺

度跟踪能力，可以作为解决上述拉伸和剪切流变实验问题的有效工具[21, 22]. 从而

为环状聚合物熔体在不同流场强度下的分子过程提供有价值的分子图像和理论

解释。本文主要以环状聚合物及其对应的线性链模型体系为研究对象，通过非平

衡分子动力学模拟方法探索其在剪切流场下应力响应所对应的结构和流变在不

同流场强度下的变化过程。 

本章通过非平衡分子动力学模拟方法对线性链和环状聚合物体系在不同剪

切流场下应力响应的分子机理做了系统的研究。虽然理想情况下需要一个全原子

化的模型，但理解缠结聚合物熔体的宏观动力学所需的体系的大小也是相当具有

挑战性的一个问题，特别是考虑到聚合物运动的时间和空间尺度[21, 23-25]。因此，

本文采用粗粒化模型(CG)方法来获取环状链体系应力过冲对应的链拉伸和取向

分子信息。我们的动力学模拟结果不仅仅是再现了实验观察到的环状链体系的流

变特性，通过分子层面的观察与分析，给出了环状聚合物在不同剪切流场强度下

应力响应所对应的分子结构与取向机理。 

6.2 计算方法与模型 

6.2.1 计算方法 

 本文采用分子动力学方法对缠结的聚合物熔体进行的模拟，模拟软件和平

台主要是在宜宾学院计算物理实验室自行搭建集群上搭建的 LAMMPS 平台上进

行的. 对于我们所研究的体系，粒子之间的非键相互作用采用 Lennard-Jones (LJ)

势来描述[22]：  
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其中，rij 为第 i 个珠子到第 j 个粒子或单体之间的距离，σ 是粒子或单体半径。

两个粒子相互作用的截止距离为 21/6σ，对应于粒子之间的纯斥力。在当前聚合物

流变学研究中，吸引相互作用不应发挥重要作用，因此不应该被考虑进来.粒子之

间的键合势，我们采用的是 FENE 来描述的： 
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其中弹性常数是 230 /bk  = ，最大键长为 0 1.5R = 。选择较大的弹簧常数值，

以减小网络变形时键的拉伸效应。在我们的模拟中，链上两个珠子之间的实际

平均键长是 0.97σ。 

6.2.2 模型构建 

为了研究线性链与它所对应的首尾相接的环状链体系所对应的流变特性，

我们构建了长度 N=400 的粗粒化线性链和环状链分子体系，体系中包含了 100

根链，如下图 6.1 所示。为了比较方便，在数据分析过程中将它们分别标记为

linear 和 ring。环状链结构在熔体中非链接或者非串联的， 根据前人的工作，我

们知道两种链结构体系对应的缠结长度都是 Ne=50。根据 Likhtman 和 Larson 的

工作我们可计算出线性链和环状链对应的松弛时间分别为 1.45×105τ 和

0.38×105τ[26]. 初始结构建完之后，体系在 T=1.0 下松弛 1×106τ。两种体系的初始

密度都为 -30.85 。经过这一步之后, 给体系施加剪切流场来计算模拟其对应的

流变特性。 

 

图 6.1 线性链与其对应的环状链对应的结构。 
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6.3 计算结果与讨论 

6.3.1 线性链及其环状链聚合物熔体的应力及粘性响应 

图 6.2a 和 6.2c 分别给出了线性链与环状链体系对应在不同应变速率下的应

力-应变曲线。 对于线性链，随着应变的增加剪切应力演化在各个应变速率下都

存在一个过冲应变点，而且随着剪切速率的增加过冲应变也在不断的增加。 应

力过冲和软化之后，线性链熔体对应的应力响应会进入一个平台区，也就是稳态。

但与其对应的环状链体系比较，会发现当应变速率小于 1×10-4τ-1 时，剪切应力没

有出现明显的过冲现象，应力屈服之后直接进入的是一个平台区。 当剪切速率

大于 1×10-4τ-1 时，才出现了明显的过冲现象。大应变速率下环形链的应力响应与

线性链的响应一致。 继续分析线性链和环状链最大应力的大小，不难发现线性

链最大应力比其环状链对应的最大应力要大很多。本文中模拟的结果与实验所观

察到的结果也是一致的[9]。 同时，这个差异性也引起了我们的关注，但是实验上

关于这种现象的分子机理很难直接检测到。所以在分子层面研究线性链与其对应

的环状链在不同剪切应变速率下的分子链段的拉伸和取向是十分有必要的。剪切

应力和粘性满足以下公式[27, 28]： 

                       
xy




=                            （6.3） 

根据应力-应变的演化曲线，我们也给出了粘性随着时间的演化过程，如图 6.2b

和 6.2d 所示。 稳态峰值后的瞬时粘度降低反映了链的收缩(表现为部分解缠或

翻滚) 剪切速率越小在稳态时对应的粘性越大，对应剪切速率增大，粘性也会随

着减小，表现出了剪切变稀的行为。 

 

图 6.2 (a-b)线性链体系对应的应力随着应变及粘性随着时间演化曲线；(c-d) 线性链体系对
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应的应力随着应变及粘性随时间演化曲线。 

6.3.2 线性链及其环状链聚合物熔体的流变特性 

为了进一步给出线性和环状链体系的流变特性差异，从图 6.3 中分别提取

了线性和环状体系所对应的流变特性随着流场强度的变化. 为了分析和比较方

便，在这里将流场的强度转换成维森伯格数（W =R Ri  ）。其中
R 是线性链和环

状链对应的 Rouse 松弛时间。线性链的松弛时间是其对应的环状链松弛时间的 4

倍(
. . / 4R ring R linear = )[9, 29]。根据 Likhtman 和 Larson 的工作我们可计算出线性链

和环状链对应的松弛时间分别为 1.45×105τ 和 0.38×105τ[26]，根据松弛时间我们就

能求出相应的剪切速率下其对应的维森伯格数。 

 图 6.3a 中给出了稳态粘性随着时间的变化。随着剪切速率的增加线性和

环状链体系都表现出了剪切变稀的行为，但是很明显环状链体系所表现出来的剪

切变稀行为明显要比其线性链的弱。 我们模拟的线性链和环状链对应的粘性变

化与维森伯格数所满足的标度关系与实验的结果所表现出来的标度关系也是吻

合一致的，这也从侧面证实我们构建的模型是合理的[9, 19]。 可以进一步探索其

结构的变化。  

图 6.3b 给出的是体系在剪切过程中最大粘性和稳态粘性的比值（
max / steady  ），

其反应的是稳态有效链的形变量。 事实上，当W 1Ri  时，对于线性链和环状链

max / steady  都是趋近于 1 的，在这个区间链实际上有足够的时间松弛掉。 当

W 1Ri  时，随着剪切速率的增加
max / steady  也随着增加，并且线性链和环状链体

系与时间的剪切强度表现出了不同的标度关系，其标度值 0.08 明显也要比线性

链的 0.13 小，进一步证实了，稳态流场下线性链的线团要比环状链的线团容易

形变。 

图 6.3c 中给出了最大应力所对应的应变（峰应变， max ）随着剪切速率的变

化过程。对于线性链，线性链体系在应力过冲响应中所展现的这些标度关系其实

在早期的流变学实验中也有所发现，而且这些标度关系目前也已经被理论模拟所

进一步证实。关于线性链体系应力过冲产生的原因一直以来也是大家讨论和研究

的焦点，不过最近的理论和模拟研究已经给出了一个确定的答案：当 1RWi  时，

应力过冲主要是由于聚合物链段的取向过冲所引起的，而且最大过冲应变主要处
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于应变为 1.8-2.3 之间[20, 30]。 当 1RWi  时，应力过冲主要是由聚合物链段的取向

和拉伸的协同作用决定的，而且过冲应变
max 与

RWi 之间满足指数为 1/3 的标度

关系，与当前的模拟结果也是一致的。 对于环状链体系，我们的结果显示
max 与

RWi 之间满足指数为 0.1 的标度关系，但是其标度指数明显要小于其对应的线性

链标度指数。图 6.3d 中，我们给出线性和环状链体系的最大应力
max 与

RWi 之间

的关系，我们发现相同的
RWi 下最大应力与体系的构象没有关系，随着剪切速率

增加线性链和环状链体系满足指数为 0.5 的标度关系，这个结论结论与 Cao 等人

[20]关于线性链体系分子动力学模拟的结果是一致的，但是确与 Wang 等人[31]的实

验和 Xie 等人[32]的理论推导有些偏差，具体是由于方法所产生的还是模型结构

引起的，还得进一步去验证。 

从流变特性的变化, 我们可以认为双折环的构象是其变形能力较弱的主要原

因。换句话说，与其对应的线性链相比，环型聚合物由于结构紧凑，在剪切流作

用下改变构象的自由度较小。此外，环中的链段在剪切流作用下的协同运动与线

性链段的运动不同。这是都是实验所没法观察到的，需要我们通过分子模拟去进

一步验证。  

 

图 6.3 （a）不同流场强度下线性链及其环状链的归一化稳态粘性
0/steady  ；（b）不同流场

强度下线性链及其环状链的最大粘性和稳态粘性比值
max / steady  ；（c）不同流场强度下线

性链及其环状链的过冲应变
max ；（d）不同流场强度下线性链及其环状链的最大应力

max 。 
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6.3.3 线性链及其环状链聚合物熔体的构象与取向机理 

为了进一步探索线性链及其对应的环状链达到稳态以后的分子构象和取向

的变化，我们计算了回转半径和取向角随着流场强度的变化，如图 4 所示. 

2 2

0/g gR R   （ 2

gR 和 2

0gR 分别表示整链的均方回转半径和初始结构的均

方回转半径）代表分子链的形变程度.代表分子链的形变程度。 从图 4a 中，我们

不难发现小维森伯格下线性链体系更容易形变，但是当为伯格数大于 20 时，在

相同的维森伯格数下两者的形变基本相同，并且都满足
2 2 0.6

0/ ~g g RR R Wi   

的标度关系。 

图 6.4b 中，我们给出了线性链和环状链体系与流场方向取向角的变化。 环

状分子和线性分子的取向我们采用以下的方程来描述的[19]： 

2
tan 2

xy

xx yy

G

G G


 
 =

  −  
 

其中，Gxy, Gxx和 Gxy分别代表着分子链构象在不同方向上的回转张量平方. 

从图 4b 中，可以看到线性链和环状链的取向 tan 2 随着 WiR的增加是在减小， 

但是线性链明显要比环状分子更容易发生取向，并且线性链和环状链的平均取向

角与流场强度 WiR分别满足 0.3

.tan 2 ~linear RWi −  与 0.6

.tan 2 ~linear RWi −  的标度关

系。 从角度的幂指关系，我们可以看到线性链熔体在流场下更容易沿着流场方

向取向，这个也与流变特性推测的结果一致。 

 

图 6.4 （a）线性链和环状链熔体的
2 2

0/g gR R   随着维森伯格数的变化；（b）线性链和

环状链熔体的取向 tan 2 随着维森伯格数的变化。 

6.3.4 线性链及其环状链的链段构象和取向机理 

为了进一步探究不同剪切流场下，环状分子与其对应的线性分子链段信息的
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变化，我们将线性链和环状链按照缠结长度 Ne=50 分成小段来考察链段的分布

和拉伸比（
0= /segL L    ， 0L 和

segL 分别对应的是开始剪切之前链段

的平均末端距和不同应变下链段的平均末端距）及链段沿着流场方向取向角分布

及平均值（  ，链段矢量与流场方向的夹角）的变化。 

图 6.5给出了不同剪切速率下链段的长度的分布几率及链段平均拉伸比随着

应变的变化过程。在弱流场下，线性链与其环状链对应的链段的分布基本上是高

斯分布的，其平均拉伸比保持在 1 附近。但是当维森伯格数增加到 10 以后。我

们发现线性链的链段的平均拉伸比会明显的增加，而且到达最大值之后会有一个

明显的拉伸过冲现象，暗含着链段会有一个明显的回弹。相比于线性链，环状链

体系在强流场下没有出现明显的过冲现象，这个与我们看到的应力没有明显的过

冲现象也是一致的，从而我们可以断定环状链体系之所以没有明显的过冲现象是

由于环状链自身弱的拉伸比以及剪切过程中链段没有明显的回弹。图 6.6 给出了

链段取向角的分布变化。对于线性链和环状分子，在低剪切速率下，链段的取向

都没有发生明显的变化，而且 分布都很宽。但是随着流场强度的增加， 的分

布也明显变窄，表明分子链段存在明显的取向。 但是, 当体系达到稳态之后线性

链体系和环状分子体系 的平均值并没有减小。从而我们可以推断：线性链体系

表现出明显的过冲主要是链段的拉伸回弹导致的。环状分子链之所以没有表现出

明显的过冲现象是由于其分子的链段达到稳态之后并没有发生明显的回弹。 

 

图 6.5 线性链与环状链的链段分布在不同剪切速率。 
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图 6.6 环状分子及其线性分子链段沿着剪切方向取向在应变过程的分布变化。 

6.4 小结 

 本章采用非平衡分子动力学方法研究了环状聚合物及其对应的线性链熔体

在启动剪切场下的结构与流变特性。模拟结果显示：低剪切速率下（ 4 11 10 − −  ）

环状链分子体系相比于同分子量的线性链体系并没有出现明显的过冲现象，这个

结果表明环状分子在启动剪切场下与其对应的线性链相比较表现出了更弱的分

子形变，同时模拟结果也与最近实验观察的结果一致。为了进一步探究这种现象

背后的分子机理，本文在分子层面统计了不同流场强度下，链段的长度和取向角

分布随着应变的演化, 统计结果证明了环状聚合物分子链段弱的形变是导致其

弱的剪切变稀和峰值应变的主要因素。同样本文还给出了过冲点和稳态在不同剪

切速率下环状分子与其对应的线性链的流变特性（过冲应变，最大应力，最大粘

性和稳态粘性），结构和取向参数与维森伯格数（WiR）所满足的标度关系。 
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第 7 章 总结与展望 

高分子加工过程中一般都会伴随着一个强的流场，研究流动场下高分子构象

的演变机理对工业加工和高分子材料最终的特性有着非常重要的指导意义。高分

子过程中，聚合物链结构和晶体形貌到底发生什么变化，是工业加工过程中一个

非常重要的问题，所以了解聚合物在不同流场下的构象演变机理是控制加工过程

的关键。关于这些问题，目前实验上采用 X 射线技术等，其目的就是为了探索构

象转变的分子机理。但是，现在的实验技术还是很难从分子层面或者原子层面直

接的检测到构象转变的相关信息。故而，采用非平衡状态的分子动力学方法研究

聚合物熔体在拉伸和剪切流场下的成核与结晶及其相关的流变过程中其结构演

化特性的研究。采用非平衡分子动力学方法本论文做了以下研究： 

（1）采用非平衡分子动力学的方法研究了流动场诱导 PE 熔体成核与结晶

过程。首次引入键取向有序（Bond orientational order）参数来判定拉伸诱导成核

过程中六方晶体和正交晶体有序的链间取向过程。这个结果进一步证明了流动场

诱导结晶是一个多重态有序耦合的过程，其中涉及了链内和链间有序过程。基于

模拟的结果，我们提出了链内构象，链间取向和密度有序的流动场诱导结晶的物

理机制。 

（2）将非平衡分子动力学与理论分析相结合的方法探究了缠结聚合物熔体

在剪切形变过程中应力和取向过冲的分子起源。在维森伯格数小于 1 时，模拟结

果显示应力过冲主要是来源于分子链段取向的过冲；当维森伯格数大于 1 时，剪

切应力过冲实际是拉伸和取向协同作用的一个结果。为了解释取向过冲为什么发

生在应变为 2 的位置，非共轴应变椭球的方法首次被应用到高分子流变的工作

中。理论计算结果显示：取向过冲与系统自身的旋转有关。这也说明分子链的取

向过冲主要是由于分子链的取向旋转决定。 

（3）采用非平衡分子动力学探究了线性链和梳型链的流变特性及过冲应变

点的拉伸和取向的分子机理。对于线性链，在不同流场强度下，体系的应变过冲

与维森伯格数以 R 展现了两个幂指标度区间。 对于梳型链体系，分析体系对应

的过冲应变和流场强度，会发现不同于线性链的是随着流场强度的变化，过冲应

变 max 与维森伯格数之间显示了三个幂指标度区间。进一步通过链段的拉伸和取

向动力学过冲，对于我们可以得到以下结论：（1）链段的取向总是先于拉伸比开

始增长；（2）在大应变速率下，链的拉伸主要还是来自链段的取向排列；（3）载

小应变速率下，来源于 coil-stretch 对的拉伸的贡献不能被忽略。 

（4）采用非平衡分子动力学研究了环状聚合物分子及其对应的线性链熔体
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在启动剪切场下的结构与流变特性。模拟探究了低剪切速率下环状分子链体系相

比于线性链体系并没有出现明显的过冲现象的分子机理，这个结果也与最近实验

观察的结果一致。 

基于本论文的研究工作及个人的认知，后续工作和研究方向做如下展望： 

（1）流动场诱导高分子结晶成核与体系晶体构象有很大的关系，后续的研究

除了继续探索不同流动场诱导的中间态结构的变化以外，我们更要探索更复杂的

交联网络体系中高分子应力与晶体结构，应力与链构象变化的响应机理。 

（2）在流动场诱导高分子结晶理论研究中，大部分的研究工作都集中在了晶

体结构的动力学及热力学的变化，而忽略了无定形的变化，后续的研究工作可以

发展一些无定形的表征技术，从无定形的角度出发探索外场对于晶体之间无定型

的影响及无定形在外场下对于应力的响应机理。 

（3）目前分子模拟的结晶理论都是基于线性链发展的，但是支化链体系的成

核与结晶理论还缺乏分子层面的研究。故而，后续的研究工作可以针对支化链体

系展开响应的研究工作，探索支链对于结晶热力学和动力学的影响。 

（4）本论文通过原子尺寸的动力学和粗粒化尺寸的模拟技术结合，并且结果

之间可以相互支撑。所以，多尺度模拟技术的发展也是目前模拟工作发展的一条

线路，多尺度方法是计算科学的一个重要组成部分，也必将是解决工程实际问题

的有力工具。按照连接空间尺度的大小和空间范围，目前多尺度模拟主要包含纳

观、微观、介观和宏观等几个主要尺度的模拟。如何将几个工作联合起来是我们

将来发展的一条线路：从量子力学模拟到分子动力学模拟，然后从分子动力学模

拟到介观尺寸的耗散粒子动力学，最后将耗散粒子动力学与有限元模拟有机的结

合起来。
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这里的同学友谊，有些不舍这里老师的谆谆教诲。时间还是先回到 2009 年夏天，

那是我第一次踏进科大的校门，踏进真正的科学研究实验室，也是那年夏天我认

识了李良彬李老师。李老师是一个非常洒脱，平时与李老师的相处，我们亦师亦

友。我非常敬佩李老师严谨务实的研究精神和对待科学问题的开阔视野。在课题

组三个月的学习，使我知道了什么是科学研究。短暂的接触，不仅知识上我能从

李老师身上学到很多，生活中我们也能受到很多启发，与李老师的交流也常常使

我茅塞顿开，有种听君一席话，胜读十年书的感慨，这大概就是智者向我传授的

人生哲学，值得我细细品味，这也影响着我后来硕士阶段的学习。 

2015 年有机会拜到李老师的门下继续博士阶段的学习，四年时光使我受益

颇多。回望这三年的学习，我从事的每个课题的研究中，从研究的方向，到实验

的设计，以及后面数据的分析与处理，最后到科技论文的写作，每个阶段都凝聚

了李老师很大的心血。从中我也学到了很多做科研应有的思维和处理科学问题的

方式。由于一边工作和一学习的关系，很多时候没待在课题组里，也延误了课题

的进展，在这里感谢李老师的容忍和体谅。在毕业之际，我向尊敬的李老师表达

我最崇高的敬意和真心的祝福。 

感谢长春应化所罗传富研究员在我学习过成中一次次通过邮件对我在模拟

过程数据分析，及方法选择方面给予的建议和帮助，在此向你表达最真诚和深深

的感谢。感谢丹麦科技大学 Ole Hassager 教授及广东以色列理工大学 Esmaeil 博

士在高分子流变方面，理论和数据分析方面给予的帮助。在这里还要感谢东华大

学刘庚鑫研究员及浙江工业大学谢士杰博士在流变学方面和论文修改和数据分

析方面给予的帮助。 

感谢模拟组的小伙伴们（唐孝良，许廷雨，田富成和解春）对我工作的支持，

每一篇文章，每一个数据点也都包含了你们辛勤的汗水，能和你们在一块讨论学

习，我感到荣幸，祝你们在未来的日子里快了和幸福。 

感谢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为我提

供的学习条件和平台，我的博士课题才能顺顺利利的展开。感谢组里陈亮老师，

黄宁东老师，张文华老师，陈威老师，王道亮老师，孟令蒲老师，周银贵老师，

曹田老师，詹玉华老师，张冬梅老师教学秘书邱友凤老师对我学习和生活学习的

帮助。在此，还要向博士后成员，陈晓伟，林元菲在课题进展和实验室管理方面

给予我最大的支持和帮助。 
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感谢课题组毕业的师兄师姐：赵佰金，丛远华、李俊俊、王道亮、黄又举、

田楠、刘艳萍、周韦明、许璐、李薛宇、杨浩然、卢杰、李静、鞠见竹、张瑞、

魏升慧、崔鲲鹏、Sarmad、吕艳坤、等以及在读的学生：赵敬楠、Obaid、Claud、

陈品章、赵浩远、叶克、张文文、严琦、万彩霞、陈鑫、安敏芳, 李亚慧，夏智

杰，梧桐，余睿，冯盛尧等，还要感谢即将和我一块毕业的学生孙蕾、黄伟恒、

李立夫、张前磊、常家瑞、赵景云、吕飞同学，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。 

感谢国家自然科学基金重点项目（“高速拉伸远离平衡条件下结晶性高分子的

结构演化机理”，批准号：51633009）对本论文研究工作的基金支持。 

感谢工作单位宜宾学院的同事，以及计算物理四川省高校重点实验室的同事

给我到中国科学技术大学攻读博士学位给予的支持和帮助。 

在我的求学之路上，最需要感谢的是我的父亲和母亲，感谢你们在我求学路

上一贯的支持和理解，你们是我不断前进的动力和保障。再要感谢我的哥哥和嫂

子，我没在家的日子是你们替我担负起了照顾父母的责任，也感谢你们对我生活

上的帮助和学业上的支持，你们的言行也不断的在激励着我一步一步往前走。 

 

 

杨俊升 

2019年 5月 

于中国科学技术大学 
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