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摘 要 

在现今生产生活中，聚合物材料由于其优异的性能和低廉的成本，已经成

为人类生活中不可或缺的一部分。得益于其长链分子结构，聚合物材料往往表

现出更高的韧性以及延展性，同时兼具足够高的机械强度。聚合物的加工成型涉

及聚合物融化、输送及模塑过程。其中输送与模塑阶段与聚合物流变性能密切相

关。这要求研究者对于聚合物熔体中分子链构象对外加流场的微观响应机理有着

深入的认识。传统的管道理论能够对聚合物分子链的线性学流变行为进行准确的

描述，然而迄今为止，现有的诸多理论模型尚不能提供对于分子链在强流场下的

非线性流变学行为的准确物理图像。另一方面，对于玻璃态聚合物，其分子链连

接性结构对宏观机械响应行为的影响至今仍具有广泛的争议。由于包括聚合物熔

体和聚合物玻璃在内的无定型聚合物不具有如同聚合物晶体的有序结构，因而

研究者很难通过实验手段直接获取其微观结构信息。受益于现代计算机技术的

发展和大规模集群运算方法的普及，计算机模拟技术越来越多的被运用于科学

研究中，以求解难以得到精确解析解的物理或者数学模型、验证抽象理论、以及

模拟难以直接通过实验观测的物理现象。基于以上背景，本文采用分子动力学

模拟技术对聚合物熔体中分子链在强剪切流场下的取向翻转、预应变玻璃态聚合

物在退火和循环应变下的弹性屈服、以及玻璃态聚合物在外加应变下的过度老化

行为进行了研究。具体研究内容和研究成果如下： 

（1）采用非平衡分子动力学模拟，研究了溶液和熔体中聚合物分子链在稳

态剪切过程中的取向翻转行为。研究表明，尽管存在分子链间的拓扑约束，高

度缠结的聚合物熔体中的分子链仍然可以如同在稀溶液中一样，在外加剪切场

下循环往复的发生取向翻转。聚合物熔体中分子链的这一取向翻转行为具有与

稀溶液中类似的动力学过程，其对剪切强度和分子链聚合度的依赖关系与稀溶

液中完全一致。这说明在稳态剪切过程中，聚合物熔体内分子链的取向翻转完

全发生在其约束管道内，因而分子链缠结构象几乎不影响其取向翻转过程。 

（2）采用分子动力学模拟方法研究了预应变玻璃态聚合物材料在退火过程

中的弹性屈服现象。在本研究的计算机模拟工作中，通过压缩可以在经过多次

退火消除了弹性屈服的模型中再现回缩的弹性屈服应力；同时即便通过压缩消除

了模型内可能存在的链内焓张力的影响，在压缩应变小于预拉伸应变的 50%时，

弹性屈服应力仍然能够得到维持。模拟结果表明，链内焓张力绝不是如前人认

为的那样是弹性屈服的主要来源。基于模拟结果，本文将弹性屈服归因于预拉

伸产生的键取向与通过粒子重排进行的能量耗散过程。更进一步地，本研究将
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弹性屈服现象推广到玻璃态聚合物的应变过程，从而提出了新的解释玻璃态聚

合物应变硬化的理论路线。 

（3）采用分子动力学模拟对最近研究者在玻璃态聚合物过度老化的模拟以

及实验工作中的冲突性结果进行了验证。研究表明，温度对外加应变对玻璃态聚

合物材料老化状态的调控作用具有非常显著的影响；同时玻璃态聚合物发生机械

复苏的临界应变随温度的变化曲线表现出明显的两个温度区间。这两个温度区间

分别对应于外加应变改变玻璃态聚合物局部堆积结构的不同微观机制。 

（4）采用分子动力学模拟方法通过振荡剪切在预拉伸的玻璃态聚合物模型

中再现了弹性屈服现象，并给出了决定弹性屈服应力幅度的取向有序链段的临界

空间尺寸。模拟结果表明具有在分子链连接键尺度上的取向有序的玻璃态聚合物

材料在外加应变下将表现出远高于熵弹性应力的机械应力，这一应力的值正比于

分子链在连接键尺度的取向有序程度。这一研究结果证明键取向有序是玻璃态聚

合物对外界应变的机械响应的决定因素之一。该工作对于理解玻璃态聚合物机械

性能有着启发性和创新性的作用。 

 

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强剪切流场下聚合物分子链之间的

拓扑约束对于分子链取向翻转行为的影响。 

（2） 揭示了温度对外加应变对玻璃态材料老化状态的调控作用的显著影响，

回答了近期研究者获得的相矛盾的模拟和实验结果的原因。 

（3）通过分子动力学模拟方法揭示了弹性屈服现象的物理图像，并证明了

玻璃态聚合物中分子链在连接键尺度的取向有序能够产生远高于熵弹性应力的

机械应力。这一研究结果为解决关于玻璃态聚合物的应变硬化的理论争议提供了

新的思路。 

 

关键词：分子动力学 高分子 玻璃态 无定形 流变 取向翻转 稳态剪切 过度老

化 弹性屈服
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Abstract 

Nowadays, polymer materials have become an indispensable part of human life 

due to their excellent performance and low cost. Due to the long-chain charateristics, 

polymer materials always exhibit better toughness and ductility than small-molecule 

materials, and possess sufficient mechanical strength at the same time. The process of 

polymer materials always involves polymer melting, extrusion, and molding, which 

ask us for deeply understanding the mechanism of the response of microscopic 

conformations of molecular chains in amorphous polymers to external fields. The 

traditional tube theory can well capture the linear rheology behaviors of polymer 

chains. However, to date, the existing theories cannot provide a precise physical graph 

of nonlinear rheology behaviors of polymer chains under strong flow fields. On the 

other hand, for polymer glasses, there’re still considerable debates on the influence of 

chain connectivity on its mechanical response. Due to the lack of long-range ordered 

structures such as crystals, the amorphous polymers, including polymer melts and 

glasses, it’s hard for the researchers to directly obtain the informations about their 

microscopic structures. Benefiting from the development of modern computer 

technology and the popularization of large-scale-cluster computing methods, 

computer simulation is increasingly being used to generate numerical solutions of 

physical or mathematical models that are difficult to be solved accurately, verify 

abstract theories, or study the physical phenomena that are difficult to realize in 

experiments. Based on the background above, the present paper employes molecular 

dynamics simulation to study the tumbling behavior of polymer chains in melts under 

strong shear fields, the elastic yielding in pre-deformed polymer glasses during 

annealing and machanical perturbation, and the overaging behavior of polymer 

glasses under external strains. The detailed results are as follows: 

(1) By non-equilibrium molecular dynamics simulation, the tumbling behavior of 

polymer chains in melts under strong shear flow is studied. The simulation results 

reveal that despite of the existance of interchain topological restraints, the polymer 

chains in highly entangled polymer melts can circularly rotate under shear flow just 

like that in dilute solutions. Such tumbling behavior in polymer melts possesses the 

same dependence on shear strength and chain length as that in dilute solutions. It 

indicates that the tumbling behavior of polymer chains in melts occurs inside the 
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restricting tube, therefore the chain entanglements have little influence on the process 

of tumbling. 

(2) By non-equilibrium molecular dynamics simulation, the elastic yielding of 

pre-deformed polymer glasses during annealing is studied. In the present simulation 

work, the retractive elastic yielding stress can be reproduced by compression in the 

models where the elastic yielding phenomenon has been eliminated by repeat 

annealing. Besides, the elastic yieldign stress can survive when the strain of 

pre-deformation is cancelled less than 50% by compression, in which process the 

possible intrachain enthalpic stress is almost elimilated. The simulation results refute 

the opinions of previous researchers that the intrachain enthalpic stress dominates the 

emergence of elastic yielding. Based on the simulation results, the present work 

attribute the elastic yielding to the bond orientation coming from pre-deformation and 

the process of energy dissipation by particle rearrangement during annealing. 

Furthermore, the present work generalizes the elastic yielding phenomenon to the 

deformation process of polymer glasses, therefore provide a new insight into the 

theoretical explanation of strain hardeing in polymer glasses. 

(3) By non-equilibrium molecular dynamics simulation, the present work provide 

the explanation of the conflicting results obtained in the recent simulation and 

experiment works on the overaging behavior of polymer glasses. The present 

simulation reveals the significant influence of temperature on the regulating effect of 

external machanical perturbations on the aging states of polymer glasses. In the 

simulation, there emerges two distinct temperature regions of the critical strain for the 

occurrence of mechanical rejuvenation of polymer glasses. Such temperature regions 

correspond to different micriscopic mechanisms of external strains of changing he 

local packing structures of polymer glasses. 

(4) The present work reproduces elastic yielding phenomenon in pre-deformed 

polymer glasses by oscillatory shear and identifies the certainly critical length scale of 

chain alignment which determines the strength of elastic yielding. In the simulation, 

the polymer glasses with bond orientation can exhibit mechanical stress, which is 

much stronger than that comes from entropic elasticity, under deformation. Such 

mechanical stress is proportional to the extent of bond orientation of polymer chains. 

The present results reveal that the bond orientation is one determinant element of 

mechanical responses of polymer glasses. The present work possesses creative and 

inspring effects on understanding machanical properties of polymer glasses.  
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The main innovations is as follows: 

(1) The present work reveals the influence of interchain entanglements on the 

tumbling behavior of polymer chains under strong shear flow by molecular dynamics 

simulation. 

(2) The present work reveals the possible different mechanisms of the change of 

aging states of polymer glasses under mechanical perturbations in two temperature 

regions, and answers the reason of recent conflicting simulation and experiment 

results. 

(3) By molecular dynamics simulation, the present work provides the physical 

graph of elastic yielding and reveals that the bond orientation in polymer glasses can 

produce machanical stress that is much stronger than entropic elasticity. It provides a 

new idea to solve the debates in the nature of strain hardening. 

 

Keywords: Molecular dynamics, polymer, glassy state, amorphous, rheology, 

tumbling, steady shear, overaging, elastic yielding.  
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第 1 章 绪论 

1.1 引言 

自上个世纪 30 年代 H. Staudinger 建立高分子学说以来[1-2]，高分子聚合物材

料的生产和应用逐年递增。2000 年全球聚合物产量约为 2.13 亿吨；到 2020 年，

尽管突发的新冠疫情给经济带来了较大的负面影响，全球聚合物产量仍然超过

3.67 亿吨；在可预见的未来，塑料需求将继续增长，到 2050 年产量将达到 5.89

亿吨[3-4]。聚合物材料被广泛应用于生产生活中各个领域。据不完全统计，以 2015

年为例，全球聚合物材料生产用于包装材料的约为 1.46 亿吨，建筑材料 6.5 千万

吨，纺织业 5.9 千万吨，电子行业 1.8 千万吨，工业设备 3 百万吨[4]。聚合物材

料的广泛应用，源于其密度低、耐腐蚀、易加工、价格低等独特优势。然而聚合

物材料同时也存在耐热性差，制品收缩率高，强度、模量低等显著缺点。为了制

备具有更优良性能的聚合物材料，我们需要对高分子聚合物宏观性质背后的物理

机制有着更深入的了解。尽管高分子聚合物理论在过去的几十年里吸引了大量研

究者的兴趣，然而迄今为止，聚合物材料许多宏观性能背后的机理仍然缺乏合理

且广泛认可的物理图像。 

聚合物材料独特的力学行为来源于它们独特的长链构象[5]，这一长链构象使

得材料内部的分子链相互穿插缠绕。因而聚合物材料无论是在熔融状态[6-9]，还

是在玻璃态[10-15]，抑或是半晶态[16-17]下，其宏观性能都受到其微观分子链缠结状

态的影响。另一方面，在聚合物材料的加工成型过程中，无论是什么样的聚合物

材料都会涉及从高温熔融态降温到不同加工温度的过程。因而加工过程中聚合物

熔体内的分子链缠结构象变化必然很大程度上决定最终的产品性能。理解聚合物

分子链在缠结状态下的动力学行为，是工业生产和学术研究的核心问题。在实验

中，分子链缠结构象通常间接地通过力学数据[18-20]，或者通过非弹性中子散射实

验得到的粒子运动模式来进行推断[21-23]。近年来分子动力学模拟技术的发展，为

研究者们提供了一个非常好的方法来直观地、可视化地去研究分子链的缠结结构
[24-26]。作为背景知识，本文第二章中，作者将详细介绍数值模拟方法的基本理论

以及在其高分子科学中的应用。本文第三章中，作者则使用分子动力学方法研究

分子链在外场作用下的构象转变，以帮助读者理解聚合物材料在加工生产过程中，

聚合物熔体在稳态剪切流场下的微观结构变化。 

虽然在现有的聚合物熔体和结晶的理论研究工作中仍然存在许多争议，但是

这两者大体上都已经有一个被研究者们广泛接受的基础理论框架。比如熔体内聚
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合物分子链的动力学行为可以在管道模型的基础上加以解释[6-8]；聚合物晶体成

核生长过程也可以在经典成核理论的基础上进行理解[27-30]。而对于玻璃态聚合物，

由于对于玻璃态转变等问题理论理解的巨大挑战[31-32]，其宏观力学性质背后隐藏

的诸多问题仍远未能够得到合理的解释。与聚合物熔体相比，玻璃态聚合物在拉

伸过程中可以表现出高出几个数量级的拉伸应力，这样的高拉伸模量来源至今尚

不清楚。许多研究者曾寄希望于通过橡胶熵弹性理论来理解玻璃态聚合物材料在

变形过程中的力学行为[33-36]。然而 Kramer 在 05 年指出，尽管熵弹性理论能很好

地拟合实验获得的力学数据，但是熵弹性理论并不适用于玻璃态聚合物材料[37-40]。

之后 Robbins 在 07 年通过分子动力学模拟证明，玻璃态聚合物的力学行为主要

来源于分子链之间的耗散相互作用[38]。这一结论在现今研究玻璃态聚合物力学

行为的工作中几乎已经成为共识。但是迄今为止仍没有更进一步的工作能够指出

这样的分子链间耗散相互作用是怎样产生宏观测得的材料力学性能。近来，有实

验观察到拉伸后的玻璃态聚合物在升温过程中表现出强烈的回缩应力。这一现象

被命名为弹性屈服。有研究者认为弹性屈服的产生来源于分子链内的链段拉伸作

用，并由此提出了新的理论模型，以进一步理解玻璃态聚合物在拉伸过程中的力

学行为[39-42]。在本文第四章中，作者通过分子动力学模拟，再现了这一实验现象，

并构建了更优化的理论模型来解释弹性屈服的发生；在本文第五章中，作者对玻

璃态聚合物在外加振荡剪切应变下的老化状态进行了研究，以解释最近 Bennin

等人[43]的实验工作与传统模拟结果[44-46]之间的差异，并观察到了玻璃态聚合物

在外加应变下发生机械复苏的临界应变随温度发生变化的两个温度区间；在本文

第四章以及第五章中两个工作的基础上，作者在第六章中采用分子动力学模拟在

振荡剪切下再现了预应变玻璃态聚合物的弹性屈服，并对玻璃态聚合物在外加机

械应变下表现出的力学行为提出了新的见解。最后，本文对以上工作进行了总结

和展望。 

在本章中，作者将首先概括地介绍目前高分子科学中比较经典的理论和其中

亟待解决的问题。 

1.2 聚合物熔体的流变学理论模型 

热塑性塑料在每年生产的超过 3 亿吨聚合物产品中占据了绝大部分，这些塑

料通过在加热熔化后流经或填充模具成型，然后固化成最终有用的产品。热塑性

塑料的熔融加工过程在很大程度上取决于其流动行为，而其流动行为又取决于其

微观分子结构以及温度等加工条件。因而流变学这样一门研究材料在流动以及应

变过程中的规律的科学非常重要。聚合物材料的流变学主要研究聚合物熔体以及
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溶液在外加流场下的线性和非线性粘弹性行为，以及在这一粘弹性行为背后的微

观分子链构象变化对其宏观物理、化学性质的影响[5-8]。 

理想液体材料在流动过程中仅仅表现出粘性，其表现出的应力仅仅与流动速

率相关；而固体材料则在形变过程中表现出弹性，其宏观应力往往正比于其应变

大小；而对于聚合物材料，其在外加应变下则表现出非常复杂的粘弹性力学性质。

在非常短的时间尺度内，聚合物材料在应变下表现出明显的线性弹性；而在更长

的时间尺度内，其应力随时间发生明显的松弛，从而表现出与流动速率相关的粘

性[5-8]。聚合物材料的这一流变学性质来源于其微观的分子链构象对外加流场的

动力学响应。经典的 Zimm 模型可以很好地描述稀溶液中聚合物链的动力学行为
[47-48]，而 Rouse 模型则能够给出在没有分子链缠结的情形下熔体内聚合物分子链

对外场的时间响应[49]。而对于分子链相互缠结的聚合物熔体，de Gennes
[50]和

Doi-Edwards
[51]的管道理论模型则能对其宏观实验现象和微观分子链构象变化给

出了许多定量的描述。本节中将对这些理论工作进行简要的介绍。 

1.2.1 聚合物分子链结构 

如图 1.1 中苯乙烯单体经过聚合得到聚苯乙烯分子链的示意图所示，聚合物

分子是由许多基本单元发生相互聚合而构成的巨型分子。一般有机化合物的相对

分子质量不超过 1000，而高分子化合物的相对分子质量可高达 10
4
~10

6。在单体

通过聚合形成聚合物分子链后，单根聚合物分子链将可能具有非常多不同的空间

构象。构象是由聚合物的单体的相对位置决定的聚合物的空间结构。聚合物分子

链构象取决于其三个特征，分别是分子链的链长，链的柔韧性，单体之间的相互

作用以及与分子链周围环境的相互作用。 

  

图 1.1 聚苯乙烯的聚合过程示意图。 

在除单体间的共价键外，完全不考虑分子链内粒子间的其他相互作用以及与

环境之间的相互作用时，分子链将具有如图 1.2 所示的理想链构象[52]。此时分子

链具有完全的柔性和不同空间尺度上的自相似性，链内相隔 N 个单体的两个原

子之间的距离 LN
2
=Nb

2，其中 b 为两个单体之间的距离。而在考虑分子链链内键

角以及二面角约束时，分子链的柔性则明显下降，分子链的尺寸出现明显的减小。

另一方面，链单元与溶剂分子之间的相互作用同样会影响分子链构象。对于无热
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溶剂和良溶剂，其排除体积推斥能大于热能 kBT，聚合物构象发生膨胀；而对于

不良溶剂，其排除体积吸引能大于热能 kBT，分子链通常坍缩成为球形团簇，以

减少与纯溶剂之间的互憎界面。 

 

图 1.2 分子动力学模拟中单根聚合物分子链的构象。 

聚合物分子链的长链结构使得其具有非常多的可能构象，这些可能的分子链

构象赋予了聚合物分子链独特的热力学统计特征，即分子链的熵弹性[5]。聚合物

分子链在外场的作用下受到变形从而偏离其平衡构象时，其熵的降低将使其产生

抵抗外加变形的回复力从而回到初始构象。因而聚合物分子链在外场下随时间的

构象变化决定了其表现出的宏观力学性能。 

1.2.2 Rouse 和 Zimm 理论模型 

含有聚合物分子链的体系往往具有特殊的粘弹特性，这一粘弹性来源于分子

链在外场下的独特动力学行为。由于分子链连接性的存在，聚合物分子链上单个

粒子的运动将带动周围链段协同地进行运动。当外场改变了分子链的瞬时构象时，

链段的这一协同运动将导致分子链构象逐渐往其最可能的分布进行漂移。Rouse

模型是第一个成功对聚合物分子链的动力学行为进行描述的分子模型 [49]。在

Rouse 模型中将聚合物分子链简化地视作如图 1.3 所示的由无体积弹簧和无限模

量的刚性粒子相互串联形成的珠簧模型；并通过粒子动力学方程将不同尺度链段

的协同运动解析地等效为一个个具有不同松弛时间的振动模式，从而将分子链上

粒子的运动分别用多个振动模式的叠加来进行描述。Rouse 模型给出分子链的松

弛时间为 τ0N
1+2v，其中 v=1/2。 
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图 1.3 Rouse 模型中将分子链描述为由无体积弹簧连接的珠簧链模型[52]。 

由于 Rouse 模型没有考虑溶液中溶剂粒子与分子链的协同运动，因而其不适

用于描述聚合物稀溶液中分子链的动力学行为。但是对于聚合物熔体以及浓溶液，

如果其中的分子链链长足够短以至于不足以产生分子链缠结构象，Rouse 模型将

能够很好地对聚合物分子链的动力学行为进行描述。另一方面，当溶剂分子为低

聚合度的聚合物分子链时，Doi 和 de Gennes 认为 Rouse 模型也能够很好地描述

聚合物分子链的运动[50-51]。而对于聚合物稀溶液，Zimm 等人在 Rouse 模型的基

础上引入了流体相互作用，认为单个粒子的运动将使得周围溶剂粒子间接带动分

子链上的其他粒子一起运动 [47-48]。Zimm 模型给出分子链的松弛时间为

τ0(v/b
3
)
0.53

N
1.76。 

1.2.3 Doi-Edwards 管道理论模型 

对于稀溶液中的聚合物分子链，其上的单个粒子除了拖动与其通过共价键相

互连接的粒子协同运动外，仅仅与溶剂分子发生相互作用。随着溶液中聚合物浓

度的升高，周围分子链开始对单链的运动形成阻碍。此时单根分子链上粒子的运

动不仅仅是与链内邻近粒子或者带动溶剂分子的协同运动，而是如图 1.4a 所示

的在周围分子链约束下的受限运动。de Gennes 在 1971 年提出了聚合物分子链在

固定的障碍点下的受限动力学模型[50]。如图 1.4b 所示，de Gennes 将聚合物分子

链在障碍点之间的运动描述为分子链上缺陷的扩散过程，分子链通过缺陷的逐渐

扩散而在空间约束下发生构象和位置的改变。分子链的运动就像是在约束点之间

的束缚管道内的爬行。Doi 和 Edwards 更进一步地将管道理论引入聚合物熔体，

将单链周围的分子链的约束作用等效为一个假想的管径为 a 的约束管道，单链沿

着其原始路径随机扩散[51]。 
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图 1.4 (a)单根聚合物分子链在空间位置固定的障碍点之间的运动[8]。(b)de Gennes 理论

模型中分子链上的缺陷扩散过程[50]。(c)管道理论中原始路径随时间的运动过程[8]。 

在管道模型中，Doi 和 Edwards 将真实链在周围约束下的最短连接路径称为

原始路径(primitive path)，这一路径同样也是约束管道的轴线，如图 1.4a 所示。

在很短的时间范围内，聚合物分子链的运动为在原始路径附近的构象涨落；而对

于更长的时间尺度，聚合物分子链的运动表现为如图 1.4c 的原始路径的运动，

也即原始路径末端的更新和破坏。这一过程中，分子链原始路径除两端外，其形

状保持不变。基于管道理论，可以对聚合物分子链末端矢量 P(t) = R(L,t)- R(0,t)

的时间自相关函数<P(t)·P(0)>进行预测。根据图 1.4c，P(0)和 P(t)可以分别表示

为： 

𝑃(0) = 𝐴0𝐶 + 𝐶𝐷 + 𝐷𝐵0 , 𝑃(𝑡) = 𝐴𝐶 + 𝐶𝐷 + 𝐷𝐵                     (1.1)， 

从而可以得出： 

〈𝑃(𝑡) · 𝑃(0)〉 = 〈𝐶𝐷2〉 = 𝑎〈𝜎(𝑡)2〉                                   (1.2)， 

其中 a 为约束管道管径，σ(t)为 CD 段管道的原始路径长度。管道理论引入概率密

度函数 ψ(s,t)来描述管道原始路径上位于 s 的链段仍处于初始管道原属路径上的

可能性。则<σ(t)
2
>可以表示为： 
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〈𝜎(𝑡)2〉 = ∫ 𝑑𝑠
𝐿

0

𝜓(𝑠, 𝑡)                                              (1.3)。 

引入概率密度函数 Ψ(ξ,s,t)来描述管道原始路径移动距离 ξ 时，管道末端仍尚未

抵达初始原始路径上链段 s 的位置的概率，则 Ψ(ξ,s,t)应符合沿管道路径的一维扩

散方程： 

∂𝛹(𝜉, 𝑠, 𝑡)

∂𝑡
= 𝐷𝑐  

∂2𝛹(𝜉, 𝑠, 𝑡)

∂𝜉2
   ,   𝛹(𝜉, 𝑠, 0) = δ(𝜉)                  (1.4)。 

当 ξ=s 时，管道末端抵达初始原始路径上链段 s 的位置，此时 Ψ(ξ=s,s,t)=0；类

似地，当 ξ=s-L 时，管道另一末端抵达初始原始路径上链段 s 的位置，此时

Ψ(ξ=s-L,s,t)=0。求解式 1.4 可以得到： 

𝛹(𝜉, 𝑠, 𝑡) = ∑
2

𝐿
sin (

𝑝𝜋𝑠

𝐿
)sin (

𝑝𝜋(𝑠 − 𝜉)

𝐿
)

∞

𝑝=1

𝑒−𝑝2𝑡/𝜏𝑑                  (1.5)， 

其中 τd=L
2
/Dcπ

2
=ζN3b4/a2kBTπ2，Dc 为 Rouse 模型中整链的扩散系数。从而得到： 

                                           〈𝑃(𝑡) · 𝑃(0)〉 = 𝑎 · ∫ 𝑑𝑠
𝐿

0

𝜓(𝑠, 𝑡) 

                                                                     = 𝑎 · ∫ 𝑑𝑠
𝐿

0

∫ 𝑑𝜉𝛹(𝜉, 𝑠, 𝑡)
𝑠

𝑠−𝐿

 

= 𝑁𝑏2 ∑
8

𝑝2𝜋2

𝑝=𝑜𝑑𝑑

𝑒−𝑝2𝑡/𝜏𝑑                               (1.6)。 

Doi-Edwards(DE)管道理论模型还能对聚合物材料的许多流变学性质进行理

论预测，比如单分散聚合物熔体的平台模量 GN
(0)

=ρRT/Me。 

1.2.4 基于管道理论模型的修正模型和其它理论模型 

DE 管道理论能够很好地定量描述缠结聚合物分子链对外加流场的线性响应

行为，但是对于非线性流变区域，DE 管道模型的理论预测值仍然与实验值存在

差异。几十年来，在 DE 管道模型的基础上，许多研究者对其作出了修正，以将

聚合物分子链的更多动力学行为纳入理论模型中。 

在 DE 模型中，分子链在周围链约束下的取向松弛发生在整链松弛时间 τd

的尺度，而分子链在受到拉伸后的回缩过程则完全不受周围分子链的影响，因而

发生在 Rouse 松弛时间 τR 的尺度。由于这两个时间尺度相差很大，因而 DE 模型

中假设分子链的回缩在瞬间发生。这一假设在非常低的应变速率下可以和实验结

果很好地吻合；而随着应变速率增大，分子链的拉伸作用开始显得非常显著。

Marrucci、Grizzuti
[53]、Pearson

[54]、Mead 和 Leal
[55]等人将分子链的拉伸引入了

DE 模型，从而提高了 DE 模型对聚合物熔体在瞬时应变下的机械响应的理论预

测效果，然而这一模型对聚合物在稳态剪切下的机械响应的预测与 DE 模型相比



第 1 章 绪论 

  8 

并没有太大提升。这些理论中都预测聚合物熔体在稳态剪切过程中的剪切应力将

随剪切速率出现一个最大值。这可能是由于在强剪切流场下 DE 模型预测分子链

将会沿剪切方向高度取向，从而减弱剪切流场对分子链的拉伸作用。即便是在非

常高的剪切速率下，分子链在达到剪切稳态时也仅仅受到并不明显的拉伸。在本

文第三章中将给出分子链在稳态剪切下的构象变化，本文的模拟结果表明，聚合

物分子链将在剪切流场下发生取向翻转。现有的流变本构模型中几乎都没有考虑

这一可能的分子链动力学过程。值得指出的是，分子链在剪切流场下的取向翻转

行为将显著降低分子链在流场下的拉伸程度，从而影响聚合物熔体在宏观流场下

表现出的粘度。 

另一个对 DE 模型的修正是考虑了分子链的约束释放这一额外的松弛机制
[56-60]。这一修正模型意识到在分子链末端经过约束管道时，这一链末端对周围链

所施加的约束作用就会被消除。在平衡状态或者非常低的应变速率下，链末端的

约束释放效应仅仅来源于分子链在 τd 时间尺度的爬行过程，因而在 DE 模型中这

些链末端的约束释放效应几乎可以忽略。然而 Marrucci 指出在非线性流变过程

中受拉伸分子链的回缩同样会导致链末端的约束释放[56]，这一对流约束释放效

应使得链末端对周围分子链的约束作用的更新速率在剪切速率接近 τd
-1时变得非

常显著，而这一剪切速率正好对应于 DE 模型开始变得不够准确的速率区域。 

更进一步地，Graham 等人指出由于热扰动的影响，实际聚合物分子链的原

始路径长度会随时间不断波动，这一原始路径涨落效应使得分子链的松弛过程远

比其在管道内的爬行快很多[61]。Graham 等人基于分子链拉伸、对流约束释放以

及原始路径涨落效应构建的 GlaMM 模型至今被广泛应用于描述聚合物熔体的机

械性能。 

除了基于 DE 管道模型理论的诸多修正模型外，Likhtman 提出的 Slip-link 模

型[62]将受到周围链约束的分子链的动力学行为描述为珠簧链在假想的可滑移弹

簧的约束下的的运动过程。这一与幻影橡胶网络模型类似的分子模型同样能定量

地对某些聚合物熔体的宏观性能进行描述。 

1.3 玻璃态聚合物 

固态聚合物材料通常为半晶态或是玻璃态聚合物[63]。由于聚合物材料独特

的分子链连接性结构，即便是在非常低的降温速率下，如果聚合物分子链不具有

足够规整的分子链化学结构，聚合物材料将很难结晶[52]；另一方面，聚合物材

料内分子链的动力学行为由于链段连接性的限制，因而即便是在熔融状态下仍具

有非常长的松弛时间，这一性质同样使得聚合物材料非常容易在降温过程中不发
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生结晶而直接进入玻璃态[64-66]。在如图 1.5 所示的降温过程中，聚合物熔体在温

度低于熔融温度 Tm 时将有可能发生结晶，这一结晶过程是一个伴随着放热的一

阶相变过程，同时这一相变过程中涉及分子链排入晶格而导致的熵减。如果此时

降温速率足够快从而使得分子链来不及构成晶体，那么聚合物将进入过冷液体的

状态；随着温度的进一步降低，分子链的运动能力将会在玻璃态转变温度 Tg 处

开始在实验时间尺度内被冻结，从而进入玻璃态[68]。在低于 Tg 的温度下，聚合

物材料表现出固体的性质，同时其比体积以及焓随温度的变化曲线将具有与熔体

或者过冷液体下的变化曲线不同的斜率[69]。迄今为止，玻璃态转变背后的物理

图像以及描述理论仍然是一个非常具有争议性以及挑战性的世界难题[70]。 

 

图 1.5 玻璃态聚合物形成过程示意图[67]。在较低的降温速率下，聚合物熔体中将会发生结

晶；而在非常快的淬火过程中，聚合物熔体内分子链的运动能力被冻结而直接进入玻璃态。 

1.3.1 玻璃态聚合物的老化行为 

当聚合物熔体降温至熔融温度 Tm 时，其将进入非平衡的热力学状态。随着

温度的进一步降低，材料将在 Tg 附近出现松弛时间的急剧增大[15]，从而使得材

料在实验允许的时间尺度内无法进行足够的结构调整，从而发生如图 1.6 的示意

图所示的非平衡热力学状态的进一步加剧。在聚合物材料进入玻璃态后，其将在

长时间的存放中非常缓慢地发生结构调整。这一过程中将伴随着其能量[72]和密

度的增大[73]，其宏观机械[15]、介电响应性能[74]的改变，以及通过光谱[75]或散射

实验[76]手段测得的微观结构的变化。由于这些性质的改变并不涉及玻璃态聚合

物材料其微观化学结构的变化且完全可逆，因而这一现象被称为物理老化。 
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图 1.6 玻璃态聚合物材料在老化过程中其体积以及焓随温度的变化示意图[71]。 

玻璃态聚合物通常表现出α松弛和β松弛两个具有不同时间尺度的松弛模式
[32,77-80]。其中 β 松弛普遍被认为来源于粒子在非常短时间内的惯性运动，因而与

玻璃态聚合物的物理老化现象无关[32,77-79]；而 α 松弛则被认为来源于玻璃态材料

内粒子受到的周围粒子的约束，并通常采用拉伸指数(stretched-exponential)衰减

函数来进行描述[80]。这些粒子逃离周围粒子束缚从而发生位置调整所需的时间

被称为 α 松弛时间[32]。Wypych 等人通过介电谱发现在低于 Tg 的温度下，物理老

化过程对玻璃态材料的 α 松弛过程有着显著的影响，这一影响主要集中于 α 和 β

弛豫之间的区域[81]。Lunkenheimer 等人则发现对于不同种类的玻璃态材料，包

括无机非金属玻璃、金属玻璃、胶体玻璃或者玻璃态聚合物，其老化动力学都可

以用其 α 松弛过程的特征参数来进行描述[82]。玻璃态材料的物理老化过程被认

为来源于材料微观结构演化导致的其松弛时间的变化。基于对各种不同玻璃态聚

合物材料的研究，Struik 等人认为所有玻璃态聚合物都具有相同的物理老化机理
[15]，并且其老化行为与其所具有的热历史无关[83]。许多研究人员将玻璃态材料

的老化现象归因于微观结构松弛和粒子位置重排而导致的自由体积减少
[15,81,84-86]，但是同样也有研究者认为物理老化过程与自由体积变化无关[87]。最近

Chen 和 Schweizer 等人提出的基于模态耦合理论的理论模型能很好地描述玻璃

态聚合物的老化过程[88]，然而玻璃态材料老化过程背后的确切物理机制仍然具

有较大的争议。 

1.3.2 玻璃态聚合物对外加应变的响应 

玻璃态聚合物材料在外加应变下通常表现出三个阶段，即线性弹性阶段、屈

服及应力软化阶段以及应变硬化阶段。如图 1.7 所示，当玻璃态聚合物材料被施

以外加应变时，其将表现出随应变线性增长的机械应力[6,15]。随着应变的进一步

进行，应力随应变的上升斜率将由于塑性变形的增加而逐渐减小，并在百分之几
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个应变处达到应力最大值并发生屈服[6,15]。玻璃态材料的屈服行为决定于其热历

史与老化状态，其屈服时出现的应力峰值随着老化时间的增长而增大[15,71-76]；对

于仅仅经过时间非常短的淬火过程的玻璃态材料，其可能仅仅出现应力增长斜率

的拐点而不出现应力峰值。在屈服过后，应力逐渐随应变的进一步进行而发生短

时间的降低，不同老化状态的玻璃态材料的应力曲线将在这一阶段结束时完全重

合[71-76]。以上两个阶段存在于不同类型的玻璃态材料中，然而对于玻璃态聚合物

材料，其将在更大的应变下表现出应力的进一步快速增大，这一现象被称为应变

硬化[15]。尽管这一应变硬化现象很显然来源于聚合物分子链连接性的存在，但

是至今尚无人能够说清其背后的物理图像。 

 

图 1.7 玻璃态聚合物材料在外加机械应变下表现出的应力-拉伸比曲线示意图[89]。 

基于分子链熵弹性的橡胶理论模型在温度高于 Tg 的聚合物模型中取得了无

可辩驳的成功[33-35,90]，但是其在玻璃态聚合物材料中的有效性饱受质疑[37-38,91-92]。

针对玻璃态聚合物的应变硬化，目前的共识是其来源于玻璃态聚合物内部塑性的

耗散相互作用[38,93]，但其进一步的物理图像仍然具有广泛争议。在 Riggleman 实

验中观察到的玻璃态聚合物动力学行为的空间不均匀性[94-95]的基础上，Long 及

其同事的一系列工作提出，玻璃态聚合物对外加应变的机械响应可能与其微观空

间不均匀的动力学行为之间存在潜在联系，并在其数值模拟工作中再现了玻璃态

聚合物材料的部分机械性质[96]。Chen 以及 Schiweizer 等人则认为聚合物分子链

连接性抑制了玻璃态聚合物在应变下的粒子松弛，并在其理论模型中再现了玻璃

态聚合物在应变下的力学响应[93]。Cheng 等人则认为玻璃态聚合物材料的应变硬

化来源于应变过程中其分子链段受到拉伸而产生的焓张力[39-42]。 
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1.4 本论文的研究内容和意义 

本论文的研究内容包括聚合物熔体和玻璃态两个部分，旨在通过分子动力学

方法对聚合物分子链在外加流场下的响应，以及分子链构象对聚合物熔体和玻璃

态材料的宏观性能的影响进行研究。 

对于聚合物熔体，虽然 DE 管道理论及其诸多修正模型已经给出了描述其动

力学行为的基本理论框架，但是事实证明在聚合物非线性流变范围内其仍具有许

多局限性。本文第三章中对稳态剪切场下聚合物熔体内分子链的取向翻转行为进

行了研究。研究表明，聚合物分子链在剪切流场下的取向翻转行为显著减小了分

子链在外场下的拉伸程度，并降低了聚合物熔体的粘性。在使用 DE 模型对聚合

物熔体的稳态剪切粘度进行预测时表现出的与实验结果之间的显著差异很可能

与分子链在剪切外场下的取向翻转有关。现有的理论模型中至今无法对分子链的

这一动力学行为进行定量或者半定量的描述，同时研究者们对聚合物熔体内分子

链的取向翻转行为也尚缺乏直观了解。分子动力学模拟方法为研究者提供了一个

非常好的手段来对分子链取向翻转这一动力学过程进行直观的分析研究，并为进

一步改进现有理论模型提供帮助。 

而对于玻璃态聚合物，其应变硬化背后的物理图像存在广泛的争议。聚合物

分子链连接性的存在对玻璃态聚合物在外加应变下的力学响应存在什么样的影

响至今是一个世界性的难题。研究者需要从更多的角度去看待分子链连接性对玻

璃态聚合物力学性能的影响。弹性屈服是玻璃态聚合物特有的力学现象，同时弹

性屈服过程中表现出的机械应力直接来源于其机械形变历史。因而弹性屈服背后

的物理图像必然与玻璃态聚合物在应变过程中的物理图像存在直接的共同点。本

文第四章以及第六章中采用分子动力学方法对玻璃态聚合物的弹性屈服进行了

研究。研究表明，弹性屈服来源于拉伸后玻璃态聚合物材料在退火过程中粒子的

能量耗散以及预拉伸产生的分子链连接键的取向有序，因而弹性屈服同样存在于

玻璃态聚合物的应变过程中。这一模拟结果给出了玻璃态聚合物在外加机械应变

下力学响应的部分物理图像，非常具有开创性以及实际意义。我们的下一步工作

将是基于这一物理图像对玻璃态聚合物的应变硬化现象进行深入挖掘。 

本论文第五章中针对最近研究者对于玻璃态聚合物过度老化的模拟以及实

验工作中的冲突结果进行了验证，并指明了其在这些工作中得到冲突结果的原因。

模拟研究表明，玻璃态聚合物材料在外加应变下的过度老化行为表现出明显的两

个温度区间。这一现象应当不仅存在于玻璃态聚合物，更应是一个对于玻璃态材

料的普适规律。这一温度效应的发现有助于研究者进一步深入理解玻璃态材料在

应变下的结构变化。由于第六章通过震荡应变对玻璃态聚合物能量状态的调控作

用来进一步讨论弹性屈服应力的来源，因而第五章中的内容也是本文中第六章工



第 1 章 绪论 

  13 

作的基础。 
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第 2 章 分子模拟方法 

2.1 引言 

随着计算机性能的不断提高和高性能并行计算方法的广泛应用，分子模拟方

法被广泛应用于材料学[1-3]、生命科学[4-6]、药物研究[7-9]等领域。通过分子模拟方

法，研究者能够对难以获得精确解析解的物理模型进行数值模拟，从而对其所提

出理论的有效性进行验证。同时对于宏观实验现象，研究者通常很难将所有的微

观作用机制都纳入其理论模型，因而往往并不能直接通过与实验结果进行对比来

验证其局部理论的有效性。分子模拟方法为研究者提供了一个非常有效的独特手

段：一方面，研究者可以直接按照其理论中包含的微观作用机制构建模型系统并

与实验现象进行对比[10-11]，从而确保其理论模型具有良好的理论支撑；另一方面，

研究者可以通过设计符合其理论假设的简化模型来直接验证其局部理论[12]。同

时，分子模拟方法可以直接对一些通过实验手段难以进行直接观测的微观结构变

化进行模拟，从而为研究者提供更完善的物理图像。常见的分子模拟技术包括：

分子动力学[14-16]、量子力学[17-18]、分子力学[19-20]和蒙特卡洛模拟[12-13]等等。本文

中主要采用分子动力学方法开展模拟研究，同时本文中的分子模型的构建过程涉

及少量蒙特卡洛方法[21]的使用。本章中作者将对分子动力学方法、蒙特卡洛方

法、以及在模拟工作中聚合物分子模型的构建进行简单介绍。 

2.2 分子动力学模拟方法 

分子动力学(molecular dynamics,MD)模拟是一种用于求解经典多体系统的平

衡和动力学性质的方法。其通过预设的势场函数对其模型内的粒子的相互作用进

行描述，并通过牛顿第二定律控制粒子的运动方程。在给定的模拟时间内，MD

模拟方法可以给出体系内所有粒子的空间位置、运动速度、能量状态等参数随时

间的演化过程，并更进一步在统计力学框架内计算得出体系的应力、模量、折射

率等宏观性质[22]。与量子化学模拟计算方法相比，MD 模拟方法不用求解薛定谔

方程，其仅仅需要通过预设力场考虑目标粒子与截断半径内其他粒子之间的简单

相互作用，因而可以对粒子数目高达数百万的大型模拟体系进行计算，其计算的

时间尺度可以达到微秒量级。另一方面与蒙特卡洛模拟相比，MD 模拟方法通过

对牛顿运动方程进行数值积分，可以得到整个物理系统动态的结构演化信息，因

而在观察系统的动力学过程方面显得更为“自然”[22]。 
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图 2.1 分子动力学模拟流程示意图。 

自 1956 年 Alder 和 Wainwright 首次采用 MD 模拟方法以来[14]，MD 模拟被

广泛运用于各种微观分子体系的模拟研究中。历经几十年的发展，尽管 MD 模

拟过程中所采用的速度积分[23-24]、控温[25-26]、能量最小化[27-28]等算法得到了长足

的发展，然而其基本理论和模拟过程几乎没有任何变化。图 2.1 中给出了 MD 模

拟方法的基本工作流程。其工作流程可以分为模型构建以及数值积分迭代过程两

个阶段。 

在模型构建过程中，研究者需要根据其具体研究对象进行合理的建模。这一

建模过程涉及对其模型的粗粒化过程以及对模型参数的选取。另外为了对局部理

论模型进行验证，研究者往往还需要对其在分子模拟工作中采用模型的参数或者

相互作用机制进行简化。下一节中本文将具体介绍聚合物分子模型的建模过程。 

在设置好体系的初始条件(模型内粒子空间坐标以及初始速度)并选取了合

适的力场参数以及统计系综后，MD 方法需要对粒子运动的牛顿运动学方程进行

求解。这一过程中常用的数值求解算法包括蛙跳(Leap-frog)法[23]，速度 Verlet 算

法[24]等等。通过不断迭代计算体系内粒子的牛顿运动方程，研究者可以获得模

型内所有粒子在整个模拟过程中的运动轨迹、能量状态以及速度变化，从而通过

统计力学方法求得体系的宏观性质，并通过第三方数据处理软件对体系内粒子的

微观堆积结构进行分析。在之后几节中，我们将从聚合物分子模型建立、运动方

程、迭代求解算法几个方面对分子动力学模拟进行介绍。 

2.2.1 聚合物分子模型 

在分子模拟方法中，研究者需要对所需研究的体系进行建模。这一分子模型
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包括粒子的坐标位置和相互作用参数。虽然分子模拟工作中往往还要求对粒子初

始运动速度进行设置，但实际上粒子速度可以通过恒温器以及恒压器的作用从而

很快获得其平衡值。由于分子模拟方法的最小研究单元是单个原子，因而分子模

拟工作中所采用的最精确模型是全原子模型[22]。全原子模型所使用的相互作用

力场通常来源于对量子化学计算工作中获得的原子间相互作用的函数拟合[30]。

图 2.2a中给出了最近 Ge等人对于玻璃态聚苯乙烯模型的模拟工作中采用的全原

子单链模型[29]，其中每一个原子都采用一个硬球粒子来进行模拟计算。 

 

 

图 2.2 (a)和(c)分别为 MD 模拟中聚苯乙烯的全原子模型和粗粒化模型。(b)聚苯乙烯的

粗粒化过程示意图[29]。 

在 Ge 等人的工作中采用的 OPLS-AA 力场[31]是非常经典的描述碳氢系统的

原子力场。文献中 OPLS-AA 力场的基本势场函数如图 2.3 所示，其将聚合物分

子链描述为通过弹簧连接的无体积硬球；同时将分子链上原子的位阻效应采用相

邻连接键的夹角以及二面扭转角的势场函数来进行等效拟合；而不相邻的原子之

间的非共价相互作用则采用 12-6 勒让德-琼斯势场函数来进行模拟。 

 

图 2.3 文献中 OPLS-AA 力场的基本势场函数形式[31]。 

由于单根聚合物分子链中往往包含大量的重复单元，因而对聚合物体系的

MD 模拟研究中往往需要对大量的原子进行模拟计算，这大大增加了聚合物的模

拟工作的时间成本。为了提高聚合物体系在模拟计算过程中的计算效率，很多工
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作中开始将与碳原子相连的氢原子和该碳原子一起视为一个结合粒子[32-34]。模拟

研究表明，这一处理方法能显著提高模拟工作的计算效率，并且同样能够得到与

材料宏观性质相对应的模拟结果。 

更进一步地，研究者可以将聚合物分子链上的某些重复单元进行粗粒化，采

用单个粒子来对分子链上的特定基团进行模拟[29,35-36]。如图 2.2b 和图 2.2c 所示，

Ge 等人的工作中将聚苯乙烯分子链主链上的乙烯单元和苯环侧基分别视为单独

的模拟粒子[29]。此时分子链的分子模型得到极大的简化，这一方法可以数以十

倍地提高模拟过程的运算效率。在本文中所采用的 Kremer-Grest(KG)分子模型同

样是一个粗粒化模型[37]，这一模型甚至比通常的粗粒化分子模型更进一步。在

KG 模型中完全不考虑分子链的精细结构，而是将分子链上的 Kuhn 单元视作一

个单独的模拟粒子[10-11]。KG 模型是一个纯理论验证性的分子模型，其力场参数

的具体选择在一定范围内几乎不影响其最终的模拟结果。KG 模型并不与任何具

体聚合物材料直接对应，然而 KG 模型能很好地捕捉聚合物分子链的动力学行为，

并且能够获得与聚合物材料在实验中表现出的结果一致的对外界温度、压强、机

械扰动强度等因素的依赖关系。KG 模型已经被广泛应用于聚合物材料基本物理

性质的理论研究工作中[38-40]。 

根据理论研究工作中的具体需求，研究者还可以自行构建其他的分子模型，

如 Likhtman 等人的 Slip-link 模型[41]，Conca 等人基于玻璃态粒子动力学空间不

均匀性构建的粗粒化模型等都是非常成功的分子模拟理论模型。 

2.2.2 运动控制方程 

分子动力学模拟方法通过牛顿第二定律控制粒子的运动。在预设原子力场的

作用下，计算机可以通过已知的粒子位置信息，对单个粒子的受力情况进行分析，

从而基于牛顿第二定律，计算出粒子在当前时刻的加速度，并得到下一时刻的新

的位置坐标。通常而言，分子动力学模拟方法中，模型中粒子的位置和速度分别

为： 

𝑟(𝑡 + 𝛥𝑡) = 𝑟(𝑡) + 𝑣(𝑡)𝛥𝑡 +
𝐹(𝑡)

2𝑚
𝛥𝑡2                              (2.1)， 

𝑣(𝑡 + 𝛥𝑡) = 𝑣(𝑡) +
𝐹(𝑡 + 𝛥𝑡) + 𝐹(𝑡)

2𝑚
𝛥𝑡                            (2.2)， 

其中 r 为粒子位置坐标，v 为粒子速度，F 为单个粒子所受到作用力，m 为粒子

质量，Δt 为模拟时间步长。通过这一方式，计算机模拟计算可以迭代地获得模

拟体系中所有粒子在整个模拟过程中，包括位置坐标、运动速率、受力情况、能

量状态在内的所有信息。通过对这些数据进行更进一步的统计计算，计算机模拟

可以对整个模拟过程中整个体系的压强、应力等信息进行计算。 
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除受到直接的粒子间相互作用势场约束外，分子动力学模拟工作中往往需要

对模型施加额外的约束条件，以对模型温度、压强等统计参数进行控制。除此之

外，根据实际所研究的问题，研究者往往还需要对模拟粒子施加如流场相互作用

等额外相互作用。以布朗动力学模拟方法为例[42-43]，单个粒子所受到的实际作用

力 F 具有如下的表达形式： 

𝐹 = 𝐹𝑐 + 𝐹𝑓 + 𝐹𝑟                                                    (2.3)， 

𝐹𝑐 = −∇𝑈(𝑟)                                                       (2.4)， 

𝐹𝑓 = −𝑣 · 휁                                                        (2.5)， 

𝐹𝑟 ∝
𝑘𝐵𝑇휁

𝛥𝑡
                                                        (2.6)， 

其中，Fc 为通过粒子间相互作用计算得到的保守力，U(r)为粒子间相互作用势场

强度；Ff 为粘度阻尼作用项，， ζ 为阻尼系数，这一阻尼系数反比于体系扩散系

数；Fr 为与温度相关的随机耗散相互作用，kB 为玻尔兹曼常数，T 为体系温度，

这一耗散相互作用项可以实现布朗动力学模拟中体系温度的控制。式 2.1 在很多

文献中也往往被写为以下表达格式： 

𝑚�̈�𝑖 = −𝛻𝑈(𝑟𝑖) − �̇�𝑖 + 𝑭𝑖
𝑅(𝑡)                                       (2.7)。 

布朗动力学模拟方法是诸多分子动力学模拟方法中运用最广泛的模拟方法

之一，其粒子运动方程中的耗散作用相互作用已经足以对模型温度进行控制。除

布朗动力学所采用的基于朗之万运动方程的控温方式外，分子动力学模拟方法中

也常采用 Anderson 控温方法[44-46]以及 Nose-Hoover 控温方法[47-49]对模型温度进

行控制。 

2.2.3 积分迭代算法 

在已知模型内粒子相互作用以及诸多约束条件的情形下，需要对粒子的牛顿

运动方程进行积分，以对整个模拟过程中粒子在各个时刻的坐标以及速度信息进

行数值求解。进行数值求解的算法有很多种，总体而言其出发点都是将粒子的空

间位置展开为泰勒级数。目前分子动力学模拟研究中最常用，也是最简单的积分

算法是 Verlet 算法[50]，这一算法可以通过对 t 时刻单个粒子的坐标进行泰勒展开

来推导： 

𝑟(𝑡 + 𝛥𝑡) = 𝑟(𝑡) + 𝑣(𝑡)𝛥𝑡 +
𝐹(𝑡)

2𝑚
𝛥𝑡2 +

𝛥𝑡3

3!
· 𝑟 + 𝑜(𝛥𝑡4)             (2.8)， 

相似地， 
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𝑟(𝑡 − 𝛥𝑡) = 𝑟(𝑡) − 𝑣(𝑡)𝛥𝑡 +
𝐹(𝑡)

2𝑚
𝛥𝑡2 −

𝛥𝑡3

3!
· 𝑟 + 𝑜(𝛥𝑡4)             (2.9)， 

将式 2.8 和 2.9 相加，可以得到： 

𝑟(𝑡 + 𝛥𝑡) + 𝑟(𝑡 − 𝛥𝑡) = 2𝑟(𝑡) +
𝐹(𝑡)

𝑚
𝛥𝑡2 + 𝑜(𝛥𝑡4)                (2.10)， 

更进一步，可以得到： 

𝑟(𝑡 + 𝛥𝑡) = 2𝑟(𝑡) − 𝑟(𝑡 − 𝛥𝑡) +
𝐹(𝑡)

𝑚
𝛥𝑡2                     (2.11)。 

从而得到通过上一时刻粒子位置信息求得粒子在新时刻位置坐标的表达式。从

2.11 中可以看出，Verlet 算法实际上并不适用粒子运动速度来求得新的粒子位置。 

而将式 2.8 和 2.9 相减，则可以得到： 

𝑟(𝑡 + 𝛥𝑡) − 𝑟(𝑡 − 𝛥𝑡) = 2𝑣(𝑡)𝛥𝑡 + 𝑜(𝛥𝑡3)                    (2.12)， 

更进一步，则可以求得粒子在时间 t 处的运动速度： 

𝑣(𝑡) =
𝑟(𝑡 + 𝛥𝑡) − 𝑟(𝑡 − 𝛥𝑡)

2𝛥𝑡
                                (2.13)， 

从式 2.13 中可以看出，Verlet 算法中求得的粒子运动速度并不直接来源于上一时

刻粒子速度与粒子加速度和模拟步长乘积的加和，而是通过前一时刻和后一时刻

粒子位置坐标的差值来进行计算。 

Verlet 算法的计算非常简单，同时只需占用很小的内存。但 Verlet 算法中涉

及 1/Δt 项，而实际模拟工作中 Δt 的值往往设置得非常小；同时对粒子在 t+Δt 时

刻的空间坐标的求解需要求 2r(t)和 r(t-Δt)的差值，这两项往往具有非常大的数值，

这使得 Verlet 算法容易造成数值精度的损失。此外，Verlet 算法不是一个自启动

的算法，粒子在 t+Δt时刻的空间坐标需要在其 t和 t-Δt时刻的空间坐标作为输入。

基于这些缺点，研究者还提出了蛙跳法(leap-frog method)
[51]、Beeman 法[52]、校

正预测法(predictor-corrector method)
[53]、以及速度 Verlet 算法[54]等方法来对分子

动力学模拟方法进行数值求解。 

2.2.4 周期边界条件 

在实际科学问题中，研究者所采用的实验样品尺寸往往在微米到米的量级。

然而由于计算效率限制，分子动力学模拟方法往往仅能对数万到数百万个粒子大

小的模拟体系进行研究。这也就决定了模拟工作中所采用的模型，其尺寸最大只

能到纳米的尺度。这一尺度的模型的动力学行为，通常显著区别于实际宏观体系，

因为材料内部和材料表面数十个纳米位置的粒子往往具有截然不同的性质。另一

方面，对于确定的实验样品，其位于表面的原子占总原子数的百分比随原子数 N

以 N
-1/3 的速度衰减。对于一个含有 1000 个原子的模拟模型，其位于表面的原子
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约占 49%；而对于含有 10
6 个原子的模拟模型，其位于表面的原子则降低至 6%。

这样的显著表面原子占比差异，必然会对模型的统计性质产生巨大的影响。 

 

图 2.4 (a)分子动力学模拟工作中聚合物熔体或玻璃态模型中粒子的实际位置。(b)和(c)

分别为模拟工作中单根聚合物分子链在非周期和周期坐标下的空间位置。 

为了实现对实际块状材料的分子模拟，研究者通常采用周期性的边界条件来

构建分子模型[22]。以本文研究的玻璃态聚合物模型为例，虽然所有原子都被放

置于如图 2.4a 中所示的黑色实线盒子中，但实际这些原子的空间位置等效于图

2.4a 中的分子链。周期性边界条件下，模拟盒子中的粒子不仅与盒子内近邻的粒

子相互作用，同时也将与其所位于的模拟盒子外，其邻近的周期盒子中的粒子相

互作用。如图 2.4b 中所示的这样一根分子链，其在周期性盒子内的坐标应如图

2.4c 所示。通过这样的周期性边界条件，可以消除分子模拟工作中模型的表面效

应。因为盒子内的所有粒子，都被别的粒子所包围，因而模型中不包含任何的自

由表面。 

2.3 蒙特卡洛模拟方法 

蒙特卡洛(Monte Carlo,MC)模拟方法又被称为不确定性模拟或随机模拟，其

采用随机抽样和统计学接受概率来模拟复杂系统的热力学过程。采用 MC 方法可

以很好地对系统的热力学性质进行研究。与 MD 方法相比，MC 不用求解粒子的

运动方程，而是仅仅根据粒子移动前后系统势能的变化决定是否接受这一移动操

作，因而其可以大大提高模拟计算效率，但是 MC 方法并不能获得如 MD 方法
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一样“自然”的粒子运动轨迹[22]。图 2.5 给出了一个非常典型的蒙特卡洛算法：

通过随机采样计算圆周率。这一方法通过将点随机地置于已知面积的图案内，通

过计算在图案内部的圆内的点的数目占所有点的数目的百分比从而求得图案内

圆的面积。 

 

2.5 蒙特卡洛方法示意图[55]。 

MC 模拟方法的核心是模拟过程中每次随机采样的接受概率函数。在对聚合

物体系的 MC 模拟工作中，其通常需要与 MD 模拟方法类似的力场函数，以对

聚合物分子链上的粒子的相互作用进行描述。在传统的 Metropolis MC 方法中将

在每一次随机采样结束后计算体系的能量变化，如果粒子空间位置改变后体系的

能量降低，那么将接受这一次随机采样尝试；如果能量增大，那么将以基于玻尔

兹曼统计方法的接受概率决定是否接受该次采样。通过这一方式，模拟体系可以

很快地达到热力学平衡状态[22]。 

本文中采用的键交换蒙特卡洛算法[21]是一种基于MC算法的构建合理的KG

熔体模型的高效方法。其通过随机地对不同分子链上的两个原子进行交换，然后

使用 MC 方法对其接受概率进行计算，从而在非常短的时间内获得完全无规且具

有合理分子链末端距的聚合物熔体模型。虽然这一键交换 MC 方法缺乏实际的物

理图像，但是对于往往需要非常长的模拟时间才能获得平衡分子链构象的聚合物

熔体模型而言，这一方法具有重大的实际意义。 

2.4 小结 

本章对后续章节中主要采用的分子动力学模拟方法进行了简要的介绍，以期

读者能够对本文所使用的模拟方法有整体的了解。值得注意的是，分子模拟方法

仅仅能够给出模拟时间内粒子的运动轨迹等信息，而不能直接帮助研究者理解其
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背后的物理图像。分子模拟方法也是一种特殊的实验手段，其只能提供给研究者

微观粒子在一定平衡或非平衡条件下的运动现象，其背后的机理还需要研究者的

进一步思考。如何科学合理地设计模拟实验过程来体现出分子模拟方法的价值同

样是研究者所需要仔细斟酌的内容。本文的第三章到第六章中将给出我们获得的

分子动力学模拟结果、对模拟得到的分子坐标文件的数据处理过程、以及对其背

后物理图像的思考。另外需要指出的是，各种模拟方法并不是相互独立的。研究

者通过灵活地对不同模拟方法进行结合，往往能解决更复杂的物理问题[56-57]。 
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第 3 章 强剪切流场下分子链的取向翻转行为 

3.1 引言 

在达到稳态的剪切流场下，稀溶液中的聚合物分子链将会在外场的作用下

持续不断地发生取向翻转。稀溶液中聚合物分子链的这一取向翻转行为是一个

非常经典的非线性流变学现象。早在1974年，de Gennes就针对剪切流场对聚合

物分子链构象的影响进行了研究。de Gennes 认为剪切流场中的旋转分量将使得

聚合物分子链在溶液中持续不断地进行旋转，从而使得聚合物分子链在剪切过

程中不存在任何相对稳定的平衡构象，而是持续地发生大幅度的构象变化[1]。

经过几十年来实验技术的发展，Smith 及其合作者采用荧光标记法在 DNA 的极

稀溶液中首次通过实验观测到 DNA 分子链在剪切流场中的取向翻转现象[2]。在

显微摄像机下，荧光标记的 DNA 分子在稀溶液中周而复始地进行伸展、旋转、

以及收缩[3]。目前已经有许多实验[2-7]、模拟[6-10]和理论分析[11-16]工作对聚合物

极稀溶液中分子链的取向翻转现象进行了研究，并提出了一些定性或者半定量

的理论模型。 

 

图 3.1 (a)荧光标记法观测稀溶液中 DNA分子链取向翻转行为的实验装置等比例示意图。 

(b) DNA 分子在装置内溶液中的相对位置示意图。 (c) 实验观测得到的 DNA 分子在稀溶液

中的构象变化[3]。 

然而由于荧光标记法仅仅适用于稀溶液[2-7]或半稀溶液[17-19]体系，研究者至

今无法在聚合物熔体中直接通过实验检测到分子链的取向翻转行为。迄今为止，

研究聚合物熔体中分子链的取向翻转行为的可行方法仍然只有分子动力学模拟
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[20-29]。近来一些基于非平衡分子动力学模拟(NEMD)的研究表明，聚合物熔体

中也存在着分子链的取向翻转[21-29]，同时聚合物分子链在稀溶液和熔体中的取

向翻转行为存在着许多的相似之处。基于分子动力学模拟得到的结果，Kim 等

人提出了一个基于平均场理论的各向异性扩散模型。这一模型能够很好地拟合

低于缠结长度的聚合物分子链在熔体中的动力学行为[30]。此后 Costanzo
[29]、

Curtiss
[30]、Stephanou

[31]、Sefiddashti
[32]等人将聚合物熔体中可能存在的分子链

取向翻转引入了他们所采用的流变本构模型，以图消除他们在实验中获得的实

验数据和管道模型理论预测值之间的数值差异。尽管已有的模拟结果确实证实

了聚合物熔体中分子链取向翻转行为的存在，然而熔体中聚合物分子链发生取

向翻转这一现象背后的物理图像仍然十分模糊。很难想象熔体中的聚合物分子

链在高度缠结的拓扑约束下甚至能发生整链尺度的旋转。在本章中，作者将通

过分子动力学方法对熔体和溶液中聚合物分子链在剪切流场下的构象演化过程

进行研究，以探索熔体中分子链缠结构象对分子链在流场中取向翻转行为的影

响。 

3.2 模拟方法 

3.2.1 分子模型 

本章的研究工作中采用粗粒化的 Kremer-Grest(KG)模型来模拟聚合物稀溶

液和熔体中分子链的动力学行为[33]。当然这里也可以采用更加精确、粗粒化程

度更低的全原子或者联合原子模型[22-27]，但是对于本工作而言，在不关注分子

链的具体精细结构，而仅仅关注分子链之间拓扑约束对分子链动力学行为的影

响的情况下，粗粒化的 KG 模型已经完全足够且适用于本章所介绍的研究工作。

从某种程度上说，粗粒化模型忽略了真实聚合物分子链的精细结构，甚至更能体

现出聚合物材料中普适的规律和性质。本章中采用了分子链链长 N 分别为 312、

400 以及 800 的三个聚合物模型来讨论分子链间的拓扑约束，或者说缠结构象对

分子链取向翻转行为的影响。对于聚合物稀溶液的模型，本章中只需要考虑单根

分子链的动力学行为；而对于聚合物熔体的模型，这里则需要考虑多链之间的相

互作用。在本章工作中，为了保持相同的盒子尺寸，模拟盒子中对于三个不同分

子链链长的模型分别放入了不同的分子链数目。对于链长 N=312、400 以及 800

的三个模型，分子链数目分别为 641、500 以及 250。本章的整个模拟过程中都

将采用约化的 Lenard-Jones(LJ)单位对模拟参数和模拟结果进行描述，其中质量

单位为 m，长度单位为 σ，能量单位为 kBT，时间单位为 τ=(mσ
2
/kBT)

1/2。对于熔
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体模型，本章中将模拟盒子在三个方向上的尺寸分别设置为 Lx=300σ，Ly=25σ以

及 Lz=35.5σ，以获得单体密度 ρ=0.75σ
-3 的模型，同时尽可能地避免在剪切过程

中分子链穿过周期边界与自身发生相互作用。而对于稀溶液模型，则将单根聚合

物分子链置于一个大小可以自动调整的非周期性模拟盒子中，以避免分子链穿过

周期边界与自身发生相互作用。稀溶液模型中的溶剂作用则采用布朗动力学来进

行模拟。也就是说，本章的稀溶液模型中并没有添加真实的溶剂分子，也没有考

虑流体相互作用，因而分子链的动力学行为可以完全用 Rouse 模型来进行描述，

而非更接近于真实溶液的 Zimm 模型。这一模拟条件的选取是因为本章的研究目

的是揭示分子链间的缠结构象的存在对熔体中分子链取向翻转行为的影响，而聚

合物熔体中完全不存在流体相互作用，因而本章的工作中更希望将熔体模型与没

有流体相互作用以及分子链间拓扑约束的“伪”稀溶液模型进行对比。 

本章的工作中稀溶液和熔体中的聚合物分子链通过完全相同的势场来模拟

其相互作用。分子链内的相邻单体通过一个有限伸长的非线性弹性(FENE)相互

作用来进行相互连接，其势能表达式为： 

𝑈𝐹𝐸𝑁𝐸 = −0.5𝑘𝑅0
2 ln [1 − (

𝑟

𝑅0
)

2

] + 4휀 [(
𝜎

𝑟𝑖𝑗
)

6

− (
𝜎

𝑟𝑐
)

12

] + 휀         (3.1)， 

其中常数 k=30kBT/σ
2，从而使得粒子间连接键的最大拉伸长度 R0=1.5σ。该相互

作用可以获得粒子间的连接键平衡长度为 0.97σ。模型中的非键合相互作用采用

经典的 12-6 Lenard-Jones(LJ)相互作用来进行模拟，其势能表达式为： 

𝑈𝐿𝐽 = 4휀 [(
𝜎

𝑟𝑖𝑗
)

12

− (
𝜎

𝑟𝑖𝑗
)

6

− (
𝜎

𝑟𝑐
)

12

+ (
𝜎

𝑟𝑐
)

6

] · 𝛩(𝑟𝑐 − 𝑟𝑖𝑗)            (3.2)， 

其中截断半径 rc=2
1/6，Θ(x)为 Heaviside 阶跃函数。本工作不考虑分子链内键角

弯曲势以及二面角扭转势的影响，以简化模型相互作用，同时获得更普适的模拟

结果。值得指出的是，本文中的 ULJ 计算了除相连的两个粒子之外的所有粒子相

互作用。因而本文的分子模型中考虑了粒子间排除体积的影响。而很多早期的研

究稀溶液中分子链动力学行为的模型往往仅仅对同一根分子链上相隔较远的粒

子间的 ULJ 进行计算，而没有考虑排除体积相互作用的存在。 

3.2.2 运动方程 

本章的工作中采用朗之万方程来描述粒子的运动，并通过 Verlet 积分算法来

对模型的运动方程进行求解。朗之万方程的具体形式为： 

𝑚�̈�𝑖 = −𝛻𝑈(𝑟𝑖) − �̇�𝑖 + 𝑭𝑖
𝑅(𝑡)                                        (3.3)， 

其中 ri 为第 i 个粒子的坐标，U(ri)为包括 UFENE 以及 ULJ 在内的保守相互作用。
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该模型中耗散相互作用 Fi
R
(t)具有如下表达形式： 

〈𝑭𝑖
𝑅(𝑡) · 𝑭𝑗

𝑅(𝑡′)〉 = 𝛿(𝑡 − 𝑡′)𝛿(𝑖 − 𝑗)6𝑘𝐵𝑇                             (3.4)， 

其中 δ(x)为狄拉克函数，ξ为摩擦系数。本工作中将 ξ的值设为 0.5m/τ。 

本章工作对模拟盒子采用拉格朗日菱形边界条件，并在每一时间步上均匀地

对模拟盒子施加剪切。这一过程中的剪切速率表示为： 

𝑑𝛾

𝑑𝑡
=

𝜕𝑣𝑥

𝜕𝑦
                                                          (3.5)， 

其中 x 方向为剪切方向，y 方向为剪切梯度方向，z 方向为旋度方向。对于熔体，

通过在每个时间步上对每个粒子施加对应的位移增量来实现剪切形变；而对于稀

溶液，则以粒子和虚拟的溶剂之间的相对速度 vil(t)来替代控制方程(朗之万方程)

中的摩擦项 ξvi 中的粒子速度 vi(t)，从而对分子链施加剪切。为了确保本章工作

中的结果具有足够的统计性，以增强本章中结果的可靠性，本章中给出的稀溶液

模型的模拟结果是对 50 次相互独立的重复模拟实验进行平均获得的。同时这 50

次重复模拟中，每个模拟过程中聚合物分子链都发生了大于 200 次的取向翻转。

而对于聚合物熔体，本章中给出的模拟结果是对每个模型中的所有分子链进行统

计得到。由于单个熔体模型中已经具有足够多的粒子(>160000)，因而其单次模

拟中的模拟结果已经具有足够的统计性。 

3.2.3 模型验证 

通过对模型的静态性质进行统计分析可以验证模型的可靠性。对于稀溶液，

本章采用末端矢量自相关函数 C(t)来表征分子链的转动动力学，其中 C(t)的表达

式为： 

𝐶(𝑡) =
〈𝑹(𝑡) · 𝑹(0)〉

〈𝑹2〉
                                               (3.6)。 

Rouse 模型可以很好的描述在不考虑流体力学相互作用的情况下，聚合物分

子链的动力学行为。Rouse 模型给出： 

𝐶(𝑡) = 𝑁𝑏2 ∑
8

𝑝2𝜋2

𝑝=1,3,…

𝑒−𝑡𝑝2/𝜏𝑅                                   (3.7)， 

其中，τR 为聚合物分子链的 Rouse 时间，N 为 Kuhn 单元数目，b 为 Kuhn 单元尺

寸。图 3.2a 给出了稀溶液中分子链末端矢量自相关函数 C(t)随时间的变化。可以

看到，在 0.1<C(t)<1/e 范围内，C(t)随时间指数下降。采用 C(t)=e
-t/τR对曲线进行

拟合，可以得到对于链长 N=312，400 以及 800 的三个模型，其对应的 Rouse 松

弛时间 τR 分别为 9750τ，17500τ以及 71000τ，进而可以得到 τR~N
2.1。对于聚合物

熔体，相同的方法可以获得熔体模型最长的松弛时间，即末端松弛时间 τd 
[34]。 



第 3 章 强剪切流场下分子链的取向翻转行为 

  37 

 

 

图 3.2 (a)稀溶液中分子链末端矢量自相关函数 C(t)随时间的变化，本图中仅仅给出了

0.1<C(t)<1/e 范围内的数据。可以看到，C(t)随时间呈指数衰减。(b) 稀溶液中粒子的均方位

移 g1(t)。插入图为稀溶液中粒子相对于各自分子链质心的相对均方位移 g2(t)。 

聚合物分子链上单个粒子的平动动力学可以通过均方位移来进行衡量。图

3.2b 及其插入图分别给出了聚合物溶液中粒子的均方位移 g1(t)以及稀溶液中粒

子相对于各自分子链质心的相对均方位移 g2(t)。g1(t)及 g2(t)的表达式分别为： 

𝑔1(𝑡) = 〈[𝒓𝒊(𝑡) − 𝒓𝒊(0)]2〉                                            (3.8)， 

𝑔2(𝑡) = 〈 [𝒓𝒊(𝑡) − 𝒓𝒄(𝑡) − 𝒓𝒊(0) + 𝒓𝒄(0)]2〉                           (3.9)， 

其中 rc 为分子链的质心坐标。对于非常短的时间尺度 t≪τ0(τ0 为单个 Kuhn 单元

的松弛时间)，粒子的运动是纯惯性的，即： 

𝑔1(𝑡)~
3𝑘𝐵𝑇𝑡2

𝑚
 , 𝑡 ≪ 𝜏0                                          (3.10)； 

对于更长的时间尺度，由于分子链连接性的存在使得粒子之间的运动变得相互关

联，从而使得粒子进入粘弹运动阶段，此时： 

𝑔1(𝑡)~𝑏2 (
𝑡

𝜏0
)

1
2

 , 𝜏0 < 𝑡 < 𝜏𝑅                                     (3.11)； 

当单个粒子的运动带动分子链末端的粒子运动后，单个粒子将随着整链的扩散协

同运动，此时： 

𝑔1(𝑡)~𝑡 , 𝑡 > 𝜏𝑅                                                 (3.12)。 

在图 3.2b 中，粒子的均方位移如 Rouse 模型预测一样表现出区别明显的三个松

弛阶段。然而，粒子均方位移曲线在粘弹运动阶段的斜率约为 0.54，而非 Rouse

模型理论中的预测值 0.5。该差异来源于聚合物良溶剂中排除体积相互作用的影

响。这一模拟得出的数值与 Flory 理论预测[35]，重整化群理论[36]，以及前人的模

拟[37-40]和实验工作[38-39]中得出的结果相一致。模型的松弛时间同样可以通过对图
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3.2b 及其插入图根据 Rouse 理论模型进行拟合获得，Rouse 模型给出： 

𝑔2(𝑡) =
𝑁𝑏2

𝜋2
∑

1

𝑝2
(1 − 𝑒−𝑝2𝑡/𝜏𝑅)

∞

𝑝=1

                              (3.13)。 

通过这一方法获得的结果与图 3.2a 中获得的结果完全一致，从而验证了之前通

过拟合图 3.2a 中的曲线得到的稀溶液模型松弛时间。 

对于分子链相互穿插从而产生拓扑约束的聚合物熔体模型，许多实验和模拟
[33,40-45]工作中都通过粒子的均方位移来计算模型中分子链缠结的程度。图 3.3a

给出了熔体中每条聚合物分子链中心的五个粒子的平均均方位移 g1(t)。这一仅仅

计算分子链中心的部分原子的方法能够显著排除分子链末端效应的影响。图 3.3a

的均方位移曲线中可以看到四个具有不同时间标度关系的区间。这四个区间的时

间标度关系分别为 t
1/2，t

0.28，t
1/2，以及 t

1。时间标度关系为 t
0.28 的区间对应于

Doi-Edwards 管道爬行理论中标度为 t
1/4 的时间区间[46]。这一均方位移平台的出

现说明该模型中的分子链之间确实存在拓扑约束，从而使得分子链只能在周围链

的约束下沿约束管道缓慢松弛。图 3.3b 中给出了熔体中粒子相对各自分子链质

心的相对均方位移 g2(t)。同样地，此处给出的 g2(t)统计结果仅仅是对分子链中心

的五个粒子进行平均得到的计算结果，以排除分子链末端效应的影响。 

 

图 3.3 (a) 聚合物熔体中粒子的均方位移 g1(t)随时间的变化，该图中的纵坐标被除以 t
0.28

以更清楚地表明粒子均方位移的时间标度关系。(b) 熔体中粒子相对于各自分子链质心的相

对均方位移 g2(t)。 

尽管由于分子链间拓扑约束的影响，熔体中分子链的动力学行为需要用管道

爬行模型来进行描述，但是对于分子链上的粒子相对分子链质心的相对均方位移

g2(t)所能达到的最大值，拓扑约束并没有明显影响。Rouse 模型可以给出： 

𝑔2(∞) =
𝑁𝑏2

𝜋2
∑

1

𝑝2

∞

𝑝=1

                                            (3.14)。 

通过这一关系可以很容易地从均方位移曲线中拟合得到分子链的均方末端距： 
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𝐿𝑁
2 = 𝑁𝑏2 = 𝑔2(∞) · 𝜋2/(∑

1

𝑝2

∞

𝑝=1

)                              (3.15)。 

三个不同分子链链长的模型中 LN 具体数值在表 3.1 中统一给出。整链均方末端

距的值同样也可以通过对分子链构象进行统计直接获得，这一方法得到的 LN 的

值与表 3.1 中给出的难过过很均方位移曲线得到的值完全一致。这也验证了图 3.3

中给出的统计结果的可靠性。对于时间区间 τ0<t<τe，粒子的位移仍然低于链间拓

扑约束对应的平均场约束管道的半径，因而粒子的运动仍然可以通过 Rouse 模型

来描述： 

𝑔2(𝑡) =
2𝑁𝑏2

𝜋2
∑

1

𝑝2

∞

𝑝=1

(1 − 𝑒
−𝑡·

𝑝2

𝜏𝑅) , 𝜏0 < 𝑡 < 𝜏𝑒                     (3.16)。 

此处的 τ0 与前文相同，为 Kuhn 链段松弛时间；τe 为缠结链段的松弛时间。通过

对图 3.3b 进行拟合，可以获得熔体中分子链的 Rouse 松弛时间 τR。对于三个不

同链长的模型，τR 分别为 72000τ，120000τ 以及 500000τ。由于时间标度为 0.5

和 0.28 的区域分界点对应于缠结链段的松弛时间，因而 τe 可以直接从图 3.3b 中

获得。该模型中 τe=1400τ。同时体系单链缠结点数目可以通过 Kröger 等人提出

的 Z1 算法进行计算[47-48]。该算法给出，本章中三个不同链长的熔体模型中单链

缠结点数目 Z 分别为 7.2，9.3，以及 18.9。由此，可以获得缠结点之间聚合物链

段的长度 Ne=N/Z≈43.5。缠结点数目 Z 还可以通过 Z=LN
2
/Le

2 进行计算，其中 LN

与前文相同，为整链均方末端距；Le 为缠结链段均方末端距。LN 和 Le 都可以直

接从图 3.3b 中直接获得。表 3.1 中给出了本章中模型通过不同计算方式得到的松

弛时间和分子链构象参数，可以看到这两种方法得到的缠结点数目 Z 的值非常相

近。 

表 3.1 本章中三个不同链长的稀溶液和熔体模型的具体动力学特征参数。虚线以上内容为

聚合物稀溶液模型参数，虚线以下内容为聚合物熔体模型参数。 
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3.3 模拟结果 

本节中将对第 3.2 节中介绍的分子模型施加速率恒定的剪切应变。所施加应

变的速率大小通过 Rouse 维森伯格数 WiR=τR×dγ/dt来进行无量纲化，以更好地与

宏观实验结果相对应，其中 γ为模型的宏观应变。本章中所施加的匀速剪切速率

区间为 WiR=8 到 WiR=10000。当聚合物模型在所施加剪切下表现出的宏观剪切应

力达到稳定后，可以认为模型达到稳态剪切阶段。此时对模型中分子链构象进行

统计，以研究熔体中分子链拓扑约束对稳态剪切下熔体中分子链取向翻转行为的

影响。 

3.3.1 分子链尺寸变化 

为了研究剪切流场对聚合物分子链拓扑构象的影响，本节中统计了稀溶液和

熔体中分子链均方回转半径<Rg
2
>在三个方向上的分量，即<Rgx

2
>、<Rgy

2
>以及

<Rgz
2
>，随剪切速率的变化，如图 3.4a 和图 3.4b 所示。随着剪切的进行，分子

链逐渐受到沿剪切方向的拉伸，并在剪切梯度以及旋度方向上被压缩。因此，

<Rgx
2
>大小的变化可以说明分子链在剪切流场方向上受拉伸的程度；而<Rgy

2
>和

<Rgz
2
>的值则可以用来衡量分子链在垂直于剪切方向的平面内受到的压缩。可以

从图 3.4a 和图 3.4b 中看到，稀溶液和熔体中分子链的<Rgx
2
>、<Rgy

2
>和<Rgz

2
>的

值对 WiR 的标度指数具有明显的差别。熔体(图 3.4a)中的分子链在剪切方向上的

尺寸总是低于其在稀溶液(图 3.4b)中的值。对于中等剪切速率(WiR<100)，熔体中

分子链在剪切方向上的均方回转半径分量<Rgx
2
>~WiR

0.49；而对于稀溶液，则可以

看到<Rgx
2
>~WiR

0.75。对于更高的剪切速率(WiR>400)，熔体和稀溶液中分子链的均

方回转半径在剪切方向上的分量<Rgx
2
>具有相近的指数，熔体中<Rgx

2
>~WiR

0.18，

而稀溶液中<Rgx
2
>~WiR

0.17。在前人的模拟研究中[8-9]，一般而言，随着剪切速率

的增加，<Rgx
2
>的增长会进入一个平台阶段。然而，本章中稀溶液中<Rgx

2
>对 WiR

的标度指数尽管随着剪切速率的上升而逐渐降低，但是<Rgx
2
>的值一直随剪切速

率增长而不断增大。这一结果差异来源于本章中采用了和前人研究中不同的分子

模型。在前人的研究工作中，往往没有考虑排除体积效应以及流体相互作用。而

在没有排除体积效应约束的情形下，分子链可以更自由地在溶剂中运动，从而在

高剪切速率的情形下，出现<Rgx
2
>的平台区域；甚至随着剪切速率的进一步增加，

<Rgx
2
>的值还有可能随剪切速率增长略微下降。一些前人的模拟工作同样考虑了

分子链的排除体积效应[7,9]，但是这些工作中只给出了在同时考虑排除体积相互

作用和流体相互作用的情形下<Rgx
2
>和<Rgy

2
>随流场强度的变化，或者同时不考

虑排除体积相互作用和流体相互作用的情形下<Rgy
2
>随流场强度的变化。而本章

中的模拟工作中仅仅考虑稀溶液中排除体积相互作用，而忽略流体相互作用。这
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一模拟条件的选取是因为本章中研究重点在于稀溶液和熔体中的聚合物分子链

在相同条件下，分子链间拓扑约束存在与否对于分子链动力学行为的影响。而熔

体中并不存在流体相互作用，同时排除体积相互作用在聚合物熔体中起到非常关

键点作用。Sendner 等人曾对排除体积和流体相互作用对剪切流场中聚合物分子

链构象的影响进行了系统的讨论[49]，如果读者有兴趣，可以在 Sendner 的工作中

看到对这一问题更详细的论述。对于 WiR>400 的流场强度区间，熔体中

<Rgx
2
>~WiR

0.18。同样地，在前人的模拟工作中，往往可以看到熔体中分子链在高

速剪切流场下，<Rgx
2
>的值会逐渐趋于一个平台[50]。这一模拟结果差异来源于本

章中采用的 KG 分子模型的粗粒化过程。采用 KG 模型得到的分子链具有更高的

柔性，从而更容易在流场的作用下受到拉伸。在本工作中对稀溶液和熔体模型采

用完全一致的 KG 模型来对分子链进行模拟，因而和前人模拟工作中由于模型选

取带来的差异并不会影响本章中稀溶液和熔体模型的最终对比结果。和前人模拟

工作的差异在本章的工作中是不可避免的，因为前人工作中对稀溶液和熔体两个

体系的模拟研究往往采用完全不同的分子模型。如果想要采用相同的分子模型来

对两个系统进行对比分析，就必然获得和前人存在细微差异的模拟结果。 

 

 

图 3.4 (a) 稀溶液和熔体中分子链均方回转半径在剪切流场方向的分量<Rgx
2
>随剪切流

场强度的变化。(b)分子链均方回转半径在垂直剪切流场方向的分量<Rgy
2
>及<Rgz

2
>随剪切流

场强度的变化。图 3.4a 中的插入图为<Rgx
2
>和<Rgy

2
>之间的比值随流场强度的变化。 

 

如图 3.4b 所示，在剪切流场梯度和旋度方向，由于周围分子链的影响，熔

体中聚合物分子链的尺寸比在稀溶液中要小将近十倍。在稀溶液中，<Rgy
2
>对

WiR 的标度指数在中等剪切速率(WiR<200)下约为-0.25，在高剪切速率(WiR>200)

下约为-0.50；而对于<Rgz
2
>，其标度指数则分别为-0.22 和-0.41。这一模拟结果

与实验和模拟中获得的结果非常相近[3,7,10]。对于聚合物熔体，<Rgy
2
>的标度指数

随剪切流场强度几乎不发生改变，一直保持在-0.37；而<Rgz
2
>在中等剪切速率下

(WiR<1500)其标度指数为-0.26；随着剪切速率的增长，<Rgz
2
>逐渐达到饱和，其

标度指数减小至-0.15。尽管由于考虑了排除体积相互作用，本章的稀溶液模型中



第 3 章 强剪切流场下分子链的取向翻转行为 

  42 

<Rgy
2
>没有在高剪切速率区域出现平台区，然而如图 3.4a 中的插入图所示，本章

的稀溶液模型中<Rgx
2
>和<Rgy

2
>之间的比值正比于 WiR

2/3，与 Dalal 等人的模拟结

果完全一致 [8]。更有趣的是，Dalal 等人的模拟结果给出稀溶液模型中

<Rgy
2
>~WiR

-0.33，明显区别于本章中获得的<Rgy
2
>~WiR

-0.50。这说明<Rgx
2
>/<Rgy

2
>~ 

WiR
2/3 这一模拟结果在某种程度上是分子链取向翻转的固有特征，而与模拟条件

和模型参数无关。 

图 3.5a 和图 3.5b 中更进一步地统计了剪切流场作用下聚合物分子链<Rgx
2
>

的分布。在平衡状态下，稀溶液和熔体中 P(<Rgx
2
>

1/2
)的曲线均表现出高斯分布。

与稀溶液相比，熔体中的 P(<Rgx
2
>

1/2
)曲线在没有外加流场的情况下具有更小的峰

宽。这可能是来源于熔体中多链相互作用减弱了排除体积效应的影响。随着 WiR

的增大，稀溶液和熔体中 P(<Rgx
2
>

1/2
)逐渐偏离高斯分布，分子链受到更强的拉伸

作用，P(<Rgx
2
>

1/2
)的峰位右移。由于很难确切地说 P(<Rgx

2
>

1/2
)遵循某一数学统计

分布，因而在本章中仅仅定性地描述 P(<Rgx
2
>

1/2
)的形状随剪切强度的变化趋势。 

 

 

图 3.5 (a) 稀溶液中分子链在剪切方向上的均方回转半径分量分布P(<Rgx
2
>

1/2
)随剪切流

场强度的变化。(b) 熔体中分子链在剪切方向上的均方回转半径分量分布 P(<Rgx
2
>

1/2
)。 

 

在前人的模拟工作中，往往采用分子链末端矢量长度<Rete
2
>

1/2 而非<Rgx
2
>

1/2

来描述分子链的受拉伸程度 [22-27]。在这些工作中，在强剪切流场作用下，

P(<Rete
2
>

1/2
)曲线在展宽的同时，其峰值出现的位置往往会低于平衡状态下的峰值

位置。这与本章中<Rgx
2
>

1/2 的变化趋势有所不同。因为本章中<Rgx
2
>

1/2 的峰位随

剪切流场的增强逐渐右移，始终高于平衡状态下的峰位。为了说明这一差异的来

源，图 3.6a 和图 3.6b 中同样给出了稀溶液和熔体中<Rete
2
>

1/2 的分布在不同剪切

强度下的变化。如图 3.6a 和图 3.6b 所示，在中等流场强度区域(WiR<100)，分子

链的拉伸在这一区域内占据主导，因而P(<Rete
2
>

1/2
)在展宽的同时峰位逐渐右移；

而在强剪切流场(WiR>100)作用下，P(<Rete
2
>

1/2
)的峰位逐渐左移，甚至可以低于

平衡峰位。这说明分子链在取向翻转过程中构象的坍缩占据越来越重要的位置。
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这一结果与前人的研究结果相同。相较而言， <Rgx
2
>

1/2 可能比<Rete
2
>

1/2 更适合用

来描述分子链在剪切流场作用下受到的拉伸作用。因为当分子链发生取向翻转时，

其两端逐渐靠近，此时<Rete
2
>

1/2 的值可能非常小，而<Rgx
2
>

1/2 的值只有在分子链

构象完全坍缩时才会变得很小。P(<Rete
2
>

1/2
)和 P(<Rgx

2
>

1/2
)之间的差异说明，虽然

分子链构象在剪切翻转过程中发生了一定程度的坍缩，但其实分子链仍然处于受

拉伸的状态。 

图 3.6(a) 稀溶液中分子链末端矢量长度分布 P(<Rete
2
>

1/2
)随剪切流场强度的变化。(b) 熔体

中分子链末端矢量长度分布 P(<Rete
2
>

1/2
)。 

 

为了说明P(<Rete
2
>

1/2
)和P(<Rgx

2
>

1/2
)的展宽来源于什么样的分子链构象变化，

图 3.7a 和图 3.7b 中给出了稀溶液和熔体中聚合物分子链在流场下的构象演化过

程，其中采用不同的颜色深浅来对分子链的两端进行区分。 
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图 3.7 (a) 在剪切流场作用下稀溶液中聚合物分子链构象随时间的变化。(b) 熔体中的

分子链构象演化(同 a)。(c) 稀溶液中分子链末端矢量在剪切方向上的投影(Retex)随时间的变

化。(d) 熔体中分子链 Retex随时间的变化。(a)和(b)中颜色深浅表示分子链不同位置的粒子。

(c)和(d)中黑色的实线表示分子链末端矢量和剪切方向的夹角 θ 随时间的演变。图(a)到(d)

仅给出了链长 N=400 的模型在 WiR=350(稀溶液)和 WiR=480(熔体)下的模拟结果。 

 

可以看到，不管是在稀溶液还是在熔体中，聚合物分子链在外场的作用下，

首先沿剪切方向受到拉伸，分子链构象逐渐舒展；其后，当分子链几乎完全伸直

时，链末端发生蜷曲，从而触发整链构象的坍缩以及链末端矢量方向的翻转；当

分子链取向方向完全翻转后，分子链再一次在外加剪切流场的作用下逐渐被拉伸

取向。这一动态过程最终导致了图 3.5 和图 3.6 中 P(<Rete
2
>

1/2
)和 P(<Rgx

2
>

1/2
)的展

宽。当剪切达到稳态后，这一过程在稀溶液和熔体中循环往复地进行。因而，聚

合物稀溶液和熔体中分子链构象都不会达到一个最终的平衡构象，而是不断地动

态变化。而通过宏观实验手段测得的剪切达到稳态时分子链尺寸和分子链取向的

恒定值，是微观下动态变化的分子链构象的统计平均的结果。图 3.7c 和图 3.7d

中给出了稀溶液和熔体中分子链末端矢量在剪切方向上的分量 Retex 随时间的变

化过程，图中 Retex 的每一次符号变化都对应于分子链末端矢量方向的一次翻转。

从图中可以看到，虽然取向翻转过程在剪切过程中循环往复地发生，但是其并没

有相对统一的周期。 

3.3.2 取向翻转特征时间 

对于分子链的取向翻转，描述其动力学行为特征的最重要的物理量应该是其

特征时间 τr。然而从图 3.7b 和 3.7c 中可以看到分子链的取向翻转并没有固有的

周期时间，因而我们在本章中需要对分子链取向翻转的特征时间进行定义。本章

中通过分子链单位末端矢量 u(t)的自相关函数 C(t)的第一个零点所对应的时间来

衡量取向翻转的特征时间。u(t)和 C(t)定义如下： 

𝒖(𝑡) =
𝑹𝑒𝑡𝑒

|𝑹𝑒𝑡𝑒|
 , 𝐶(𝑡) = 〈𝒖(𝜏) · 𝒖(𝜏 + 𝑡)〉                            (3.17)。 

这一定义方式通过模型中一半的分子链发生取向翻转所需要的时间来衡量体系

中分子链取向翻转所需时间。 

图 3.8a和图 3.8b给出了稀溶液和熔体中分子链单位末端矢量自相关函数C(t)

在不同剪切流场强度下的变化趋势。可以看到，随着剪切的进行，C(t)逐渐从 1

减小到负值，然后在零点附近不断振荡。值得注意的是，稀溶液和熔体中 C(t)

的形状略有不同。在小 t 值区域，熔体中 C(t)随时间几乎指数下降，而稀溶液中

C(t)先缓慢地减小，其后其减小速率逐渐变快，直至 C(t)的值近指数地下降。此

外，稀溶液中 C(t)的最小值随剪切速率的升高而减小，而熔体中 C(t)的最小值几
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乎保持不变。总而言之，稀溶液中 C(t)的形状随剪切强度的变化略有差异；而熔

体中 C(t)的形状几乎完全一致。 

 

 

图 3.8 (a) 不同剪切流场强度下稀溶液中分子链单位末端矢量自相关函数 C(t)随时间的

变化。(b) 熔体中分子链 C(t)随时间的变化。此处(a)和(b)中仅仅给出链长 N=400 下的模拟

结果。(c)和(d)分别为稀溶液和熔体中分子链取向翻转的特征时间随剪切流场强度的变化。 

 

基于以上对取向翻转特征时间的定义和计算，图 3.8c 和图 3.8d 中给出了稀

溶液和熔体中聚合物分子链取向翻转特征时间 τr 随剪切流场强度的变化趋势。在

本章所研究的剪切速率范围内(3<WiR<3×10
4
)，随着剪切强度的增大，τr 从 6×10

5
τR

逐渐减小到 0.01τR。如图 3.8c 和图 3.8d 所示，τr 在稀溶液和熔体中对剪切速率具

有几乎完全相同的标度关系 τr~WiR
-2/3。 

对于稀溶液中分子链取向翻转的特征时间对剪切强度的依赖关系，可以直接

与实验测得的结果进行对照。由于 Schroeder 及其同事在 DNA 稀溶液的荧光标

记实验[2,6,17]中通过显微摄像机直接测量了 DNA 分子的形状变化，因而他们可以

直接通过实验实时地获取 DNA 分子链的拉伸程度和取向方向。Schroeder 等人通

过实验获得了类似于本文图 3.7a 和图 3.7c 的实验结果[2,6,17]。类似于本章中 C(t)

的定义方式，他们定义了实测的构象涨落函数 x(t)的自相关函数 Cx,x： 

𝐶𝑥,𝑥(𝑡) = 〈𝑥(𝜏) · 𝑥(𝜏 + 𝑡)〉                                         (3.18)。 
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这里的构象波动函数 x(t)为实验测得的DNA分子的拉伸程度或者取向方向[2,6,17]。

与本章的定义不同的是，Schroeder 等人没有以自相关函数的零点作为分子链取

向翻转的特征时间，而是采用了 Cx,x 的傅里叶变换值 P(v)，即功率谱密度，来衡

量分子链取向翻转所需的时间。在 Schroeder 等人的工作中，P(v)表达式为： 

𝑃(𝑣) = ∫ 𝐶𝑥,𝑥(𝑡)𝑒−2𝑖𝜋𝑣𝜏𝑑𝑡
∞

−∞

                                    (3.19)， 

其中，P(v)达到最大值时对应频率值的倒数被定义为分子链取向翻转的特征时间。

尽管采用了和本章中不同的定义方式，但是 Schroeder 等人所得到的取向翻转特

征时间 τtumble 具有和本章中定义的 τr 完全一致的剪切速率依赖关系。同样是对于

聚合物稀溶液，在 Dalal 等人的模拟研究中，Dalal 及其同事采用了与 Schroeder

等人相同的定义方式来研究聚合物分子链取向翻转行为的特征时间[8]。然而Dalal

得到 τtumble~N·Pe
-0.8。这里N为分子链长度，Pe=dγ/dt×τRN

-2为Kuhn佩克莱特(Peclet)

数。有趣的是，Dalal 同时定义了另一特征时间 τflip，即一半分子链发生取向翻转

所需的时间。很明显，Dalal 等人定义的 τflip 具有和本工作中定义的 τr 完全一致

的物理含义。对应地，Dalal 等人得到 τflip~Pe
-2/3[8]，与本章的模拟结果完全一致。

综上所述，可以认为本章中得到的在稀溶液中 τr~WiR
-2/3 这一模拟结果合理可信。 

对于熔体中分子链取向翻转的特征时间，由于没有实验结果进行对照，前人

的模拟结果中给出了许多争议性的结果。在 Sefiddashti 等人的工作中，他们采用

全原子模型对线性聚乙烯 C400H802 进行了模拟研究[23]。对于熔体，Sefiddashti 等

人采用 NEMD 方法，得到 τrot~WiR
-0.78，其中 τrot 的定义与本章中的 τr 大体相同；

而对于稀溶液，Sefiddashti 等人采用布朗动力学(BD)方法，得到 τrot~WiR
-0.80。

Mohagheghi等人则采用耗散粒子动力学(DPD)方法得到在分子链长度N=200时，

τrot~WiR
-0.69；在 N=250 时，τrot~WiR

-0.72；N=200 时，τrot~WiR
-0.69[25]。之后，在 Sefiddashti

的同事 Edwards 的工作中[26]，则通过 NEMD 模拟得到熔体中分子链长度 N=400

时，τrot~WiR
-0.78；N=700 时，τrot~WiR

-0.75；通过 BD 模拟则得到稀溶液中分子链长

度 N=400 时，τrot~WiR
-0.78；N=700 时，τrot~WiR

-0.69。由于前人的模拟工作中得到

的熔体中分子链取向翻转特征时间的标度关系具有从 0.69 到 0.80 之间的大小不

等的指数，同时在分子链链长不同时往往也得到不同的结果，因而很难直接通过

前人在对聚合物熔体的模拟工作中得到的特征时间标度指数的值来验证本章中

模拟结果的可靠性。有趣的是，虽然前人的模拟结果中分子链取向翻转特征时间

的标度指数的确切数值存在争议，但是在前人的工作中，同一研究小组的多篇论

文中得到的稀溶液和熔体中分子链取向翻转特征时间对剪切速率往往具有相同

的标度关系[23,26]；另一方面，前人对稀溶液的研究结果显示，无论是实验[6]中还

是模拟工作[6,8,9]中，稀溶液中分子链取向翻转的特征时间对不同的链长表现出对

剪切速率相同的依赖关系。因此我们可以得出结论，本章中得到的熔体中

τr~WiR
-2/3 这一模拟结果应该是合理的。 
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虽然稀溶液和熔体中 τr 对剪切速率具有相同的依赖关系，但是图 3.8a 和图

3.8b 中的分子链单位末端矢量自相关函数 C(t)的形状差异说明，分子链在稀溶液

和熔体中的取向翻转行为必然存在一定区别。从本章中对于 C(t)的定义中可以知

道，C(t)反映了聚合物分子链在剪切流场中发生取向翻转的平均速率。换句话说，

C(t)是对分子链每次取向翻转所需时间 T 进行统计平均后的结果，C(t)形状的差

异必然来源于 T 分布的差异。在本研究工作中，T 的值可以直接从图 3.7(c)和图

3.7(d)中分子链末端矢量拉伸程度(Retex)和取向方向(θ)的变化曲线中获得。 

 

 

图 3.9 (a)和(b)分别为稀溶液和熔体中每次取向翻转所需时间 T 的分布。(c)和(d)分别为

图(a)和图(b)对应的半对数坐标图。图(a)到(d)中的横坐标用取向翻转特征时间 τr 对 T 进行

缩放，以便于对不同剪切速率下的结果进行对比。 

 

图 3.9a 和图 3.9b 给出了本工作中稀溶液和熔体内分子链在外加剪切流场的

作用下每次取向翻转所需时间 T的分布曲线。图 3.9c和图 3.9d为图 3.9a和图 3.9b

在半对数坐标下的作图，以更清晰地显示出取向翻转所需时间 T 的分布规律。此

处的单次取向翻转所需时间 T 定义为图 3.7c 和图 3.7d 中由黑线给出的分子链末

端取向角 θ出现峰值的时间间隔。图 3.9a 到 3.9d 中采用 N(T)/(tsimulation/τr)来表示

单次取向翻转所需时间 T 的分布，其中 tsimulation 为总的模拟时间，τr 为前文定义

的取向翻转特征时间。这里通过 tsimulation/τr 对整个模拟过程中所需时间为 T 的取

向翻转次数 N(T)来进行归一化，是因为对于不同剪切速率的模型，在整个模拟
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过程中分子链发生取向翻转的次数是不同的；同时可以看到，图 3.7c 和图 3.7d

中取向角 θ的尖峰往往并不是分离的非常明显的一个个单峰，在 θ出现峰值的区

域往往是多个尖峰非常紧密地贴合在一起，因而很难准确地定义在整个过程中具

体发生了几次取向翻转。出于以上原因，本章中采用总的模拟时间 tsimulation 和取

向翻转特征时间 τr 的比值来估计整个模拟过程中发生取向翻转的次数。当然，这

里的 tsimulation/τr 并不等效于实际取向翻转次数，因为 τr 的定义并不是取向翻转对

应的时间，而是统计平均的整个体系一半的分子链已经发生取向翻转所对应的时

间。当对不同的剪切速率的结果进行对比时，τr 可以等效地表现出不同的剪切速

率下分子链平均取向翻转时间的变化趋势；同理地，tsimulation/τr 表现出的是不同

的剪切速率下分子链在整个模拟过程中发生取向翻转次数的变化趋势。 

对于小 T/τr 值的区域，N(T)/(tsimulation/τr) 随时间的减少出现明显的峰值。这

来源于前文提到的本章中采用的对取向翻转所需时间 T 的计算方法。如图 3.7c

和图 3.7d 所示，当分子链末端发生蜷曲，进而触发整链构象的坍缩时，分子链

末端矢量取向角 θ出现峰值。但是在分子链构象坍缩时，分子链构象的细微差别

就会带来 θ值的巨大变化。当末端矢量在剪切方向上的分量在零附近波动时，若

该分量大于 0，则 θ=π/2；该分量小于 0，则 θ=-π/2。此时很难通过定义一个临界

值来消除这部分不合理的统计数据，这也是本章中采用 N(T)/(tsimulation/τr)来表示取

向翻转所需时间 T 的分布的原因。在前人的模拟研究中曾尝试通过用分子链两端

的质心向量替代分子链末端矢量的方法来计算取向翻转 T 的分布[52]，以消除小

T/τr 值区域的这部分统计数据，然而即使采用末端质心向量来进行计算，也无法

完全消除分子链构象坍缩时 θ值的波动现象。 

而对于大 T/τr 值的区域，N(T)/(tsimulation/τr) 在稀溶液和熔体中，都表现出随

时间的指数衰减。图 3.9c 和图 3.9d 给出，N(T)/(tsimulation/τr)~e
-1.25T。N(T)/(tsimulation/τr)

的指数衰减趋势并不难理解，因为分子链在剪切流场的作用下逐渐拉伸取向后

(θ→0, θ>0)，分子链末端构象不断随机波动，直到随机的末端构象变化使得分子

链末端矢量方向越过剪切方向(θ→0, θ<0)使得分子链构象在流场作用下重新发

生蜷缩。如果将分子链拉伸取向后链末端产生足以触发取向翻转的随机蜷缩构象

的概率简化地表示为 a，那么在时间 T时分子链发生取向翻转的概率可以表示为： 

𝑃(𝑇) = 𝑎 · (1 − ∫ 𝑃(𝑡)𝑑𝑡
𝑇

0

)                                     (3.20)。 

这一表达式可以求解得到：P(T)~e
-aT，本章中 a=1.25。稀溶液和熔体中分子链取

向翻转所需时间分布在大 T 值区域具有相同的衰减指数，说明分子链在流场作用

下拉伸取向后，两者中分子链的动力学行为非常相似。Gerashchenko 等人在聚合

物稀溶液同样观测到 P(T)的指数衰减 [4]。但是由于他们没有选择合适的归一化

方法，他们在不同链长的体系中获得的 P(T)具有各不相同的时间衰减指数。此外，

图 3.9b 和图 3.9c 中不同剪切速率下 N(T)/(tsimulation/τr)的曲线在高 T/τr区域重合得



第 3 章 强剪切流场下分子链的取向翻转行为 

  49 

很好，这同样也说明了本文采用的归一化方法的合理性。 

同时，稀溶液中 T 的分布曲线在小 T/τr 值区域峰值明显随剪切速率增长向右

侧移动，而熔体中 T 的分布曲线在小 T/τr 值区域几乎可以很好的相互重合。这说

明熔体中分子链间拓扑约束使得分子链取向翻转行为更加规整；而在稀溶液中，

由于没有周围分子链的约束，聚合物链可以在溶剂中自由扩散。这一结论与

Sefiddashti 等人在模拟工作中给出的结论完全相反 [23]。这一模拟结果的差异来

源于 Sefiddashti 等人的工作中没有考虑排除体积相互作用，这一相互作用的缺失

使得他们的模拟工作中稀溶液内的分子链取向翻转行为更加自由，从而产生了更

强的规律性。 

3.3.3 分子链取向分布 

图 3.10a 中给出了稀溶液和熔体中聚合物分子链在不同剪切强度下末端矢量

取向方向的分布图。可以看到，分子链取向分布 P(θ)在剪切方向附近(θ→0)达到

峰值。随着剪切强度的增大，P(θ)的峰位逐渐向 θ=0 方向移动，同时峰宽逐渐减

小。与稀溶液中的结果相比，在相同 WiR 下，熔体中 P(θ)的峰位明显更窄，同时

峰位更靠近 θ=0 的位置。这说明熔体中聚合物分子链在剪切流场下受到更强的约

束。P(θ)反映了在取向翻转过程中分子链末端矢量取向的动态变化过程。  

 

 

图 3.10 (a) 稀溶液和熔体中聚合物分子链在不同 WiR下末端矢量与剪切方向夹角 θ 的分

布。其中蓝色符号表示稀溶液中的结果，棕色符号表示熔体。(b)为(a)在双对数坐标下的作
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图。(c)聚合物分子链在每次取向翻转中取向角 θ 大于 0.2π 的时间。(d) 稀溶液和熔体中聚

合物分子链取向角分布 P(θ)的半高宽。 

 

Celani
[12]和 Chertkov

[13]等人在其工作中曾对这一过程进行过针对性的讨论。

对于稀溶液中的聚合物分子链，他们非常简化地用一个两个粒子构成的弹簧模型

来对分子链末端矢量进行等效。整条分子链的运动被简化为在流场作用下的纯排

斥弹簧的拉伸和旋转过程。在 Celani
[12]和 Chertkov

[13]等人的工作中，他们得到在

大 θ值区域内，P(θ)~sin(θ)
-2。从图 3.10b 中可以看到，此处的模拟结果与 Celani

和 Chertkov 等人的半定量分析非常吻合。这证实了 Celani 和 Chertkov 的猜想，

即在高 θ 值区域内聚合物分子链的运动完全由剪切流场主导。在这样的情形下，

分子链在高 θ值区域内运动所需时间应反比于剪切速率。如图 3.10c 所示，分子

链在单次取向翻转过程中在 θ>0.2π的区域内所占据的时间 τθ>0.2π~(dγ/dt)
-1。 

分子链取向分布的形状特征可以用 P(θ)的半高宽 θc 来定量地进行描述。如

图 3.10d 所示，在高剪切速率区域，稀溶液和熔体中 θc 都正比于(dγ/dt)
-1/3，这与

Celani
[12]和 Chertkov

[13]等人弹簧模型预测结果相一致。不同链长的模型中 θc 的值

如图 3.11a 和图 3.11b 所示。可以看到，当对 θc-dγ/dt 曲线的横坐标以链长 N 的

三次方进行平移时，在稀溶液和熔体中具有不同链长的模型得到的 θc 曲线可以

相互重叠。这说明稀溶液和熔体中分子链取向的动力学过程具有相同的链长依赖

性。 

 

图 3.11 (a)和(b)分别为稀溶液和熔体中不同分子链长度的模型取向角分布 P(θ)的半高宽

θc随着剪切速率的变化。可以看到，当对 θc曲线进行横移时，对横坐标乘以链长 N 的三次

方，不同链长的数据可以相互重合。 

3.4 讨论部分 

从图 3.7a 到 3.7d 中分子链构象变化的直观可视化图像中可以看到，稀溶液

和熔体中聚合物分子链的取向翻转行为非常的相似。对于聚合物稀溶液，在前人

的实验和模拟研究中，往往将分子链在剪切流场下的动态取向翻转行为描述为：
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沿剪切流场方向拉伸取向的分子链，其末端由于随机热运动形成 U 形瞬时构象，

进而触发取向翻转的发生[14]。对于熔体，前人的模拟工作中也作了类似的描述
[31-36]。因此想要研究熔体中分子链的取向翻转行为，可以先从相互作用简单得多

的稀溶液模型中的情形入手。如果能够很好地对稀溶液中分子链的取向翻转进行

描述，那么对于研究熔体中的分子链构象变化将有很大的帮助。幸运的是，相比

于分子链相互约束的熔体模型，许多工作中已经对仅仅只需考虑单条分子链行为

的稀溶液模型进行了细致的研究，并且得到了许多定性或半定量的理论分析。通

过对两者进行对比，可以对熔体中聚合物分子链在周围链拓扑约束下的动力学行

为有更深的理解。 

在前人的工作中，往往将稀溶液中分子链的取向翻转分为四个阶段[12,15]，即：

拉伸阶段，弛豫阶段，翻转阶段，以及坍缩阶段。在拉伸阶段，分子链在剪切流

场下受到持续的拉伸作用，分子链末端矢量为正值。同时分子链的<Rgy
2
>始终高

于整个取向翻转过程中<Rgy
2
>的统计平均值，从而使得分子链始终处于剪切流场

的拉伸作用下。在弛豫阶段，分子链继续沿着剪切方向取向。这个过程中，由于

取向程度的上升降低了分子链<Rgy
2
>的值，从而减弱了剪切流场对分子链的拉伸

作用。同时，由于分子链在剪切方向受到的拉伸降低了分子链构象熵，分子链在

其自由能的作用下自发产生越来越强的回缩趋势。剪切外场持续减弱的拉伸效果

和分子链越来越强的回缩趋势相互竞争，从而使得分子链拉伸程度出现一定幅度

的下降。在翻转阶段，分子链末端粒子的随机热扰动和此时非常弱的剪切流场作

用相互竞争，最终分子链末端发生蜷缩，导致整链的取向角 θ变为负值。在这个

阶段中，分子链的取向角 θ可能在零点附近往复波动很长一段时间(如图 3.7c 和

图 3.7d 所示)，直到 θ稳定为负值。此时，剪切流场将会对末端取向角 θ为负值

的分子链产生反向的拉伸作用，使得分子链构象发生坍缩(坍缩阶段)，此时 Retex

的值可以接近于 0，θ的值可以达到 π/2。最后，蜷缩的分子链再次在剪切流场的

作用下被拉伸取向(拉伸阶段)。Teixeira
[3]和 Schroeder

[6]等人定性地通过分子链在

不同方向上的平均尺寸对四个阶段所需时间进行了估计。其中拉伸阶段，弛豫阶

段以及翻转阶段所需时间 tstretch，talign和 tflip都正比于(<Rgx
2
>/<Rgy

2
>)

1/2
/WiR~WiR

-2/3；

而坍缩阶段所需时间 tcollapse 则正比于<Rgy
2
>

4/3。由于聚合物分子链在稀溶液和熔

体中取向翻转行为的相似性，熔体中分子链的取向翻转也可以定性的用上述模型

进行描述。有趣的是，如图 3.4a 中的插入图所示，虽然稀溶液和熔体中分子链

在剪切方向和梯度方向上的分子链尺寸<Rgx
2
>和<Rgy

2
>具有不同的剪切速率依赖

性，然而两者的比值在稀溶液和熔体中有着同样的剪切速率标度指数

<Rgx
2
>/<Rgy

2
>~WiR

2/3。 

前人工作中对聚合物分子链取向翻转的另外一个研究思路则是 Celani 等人

提出的极度简化的哑铃模型[12,13]。与 Teixeira
[3]和 Schroeder

[6]等人不同的是，
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Celani 将取向翻转过程分为两个阶段，即对流阶段和扩散阶段。在对流阶段，分

子链主要受到剪切流场的影响而被拉伸取向或者完全坍缩。这一阶段对应于

Teixeira
[3]和 Schroeder

[6]模型中的拉伸阶段和坍缩阶段。而在扩散阶段，分子链

在流场和热扰动的相互竞争下发生一定程度的回缩，其末端矢量取向角 θ在零点

附近波动，直到触发整链构象的坍缩。这一阶段对应于 Teixeira
[3]和 Schroeder

[6]

模型中的弛豫阶段和翻转阶段。Celani 等人提出的这一哑铃模型的好处在于，其

忽略了分子链复杂的链内粒子相互作用和粒子相对位置变化，从而可以更简化地

讨论整链的拉伸程度和末端取向方向的动力学过程。除外加剪切流场外，Celani

模型仅仅考虑分子链构象熵带来的分子链自发回缩以及分子链高度取向时的随

机热扰动，从而得到简化哑铃模型的动力学方程： 

𝑑𝜃

𝑑𝑡
= − (

𝑑𝛾

𝑑𝑡
) · 𝑠𝑖𝑛2 𝜃 + 𝜉𝜃                                    (3.21)， 

其中 ξθ表示随机热扰动在剪切平面内的分量[20,21]。Celani 模型简化地将分隔对流

阶段和扩散阶段的临界末端矢量取向角定义为 θc。在对流阶段，θ≫0 且

ξθ≪-(dγ/dt)×sin
2
θ，因而与剪切流场相比，热扰动带来的分子链末端矢量取向的

松弛几乎可以忽略不计，在对流阶段可以得到这一阶段分子链末端矢量取向角的

分布 P(θ)应正比于 sin
-2
θ，同时在这一阶段中所耗费的时间 τadv 应正比于

2(dγ/dt)
-1

tan
-1
θc。本章的模拟结果中，θ≫0 区域内的统计量和 Celani 模型吻合得

非常好(见图 3.10b)。此外在对流阶段，分子链末端矢量取向角度变化的动力学

过程仅仅由剪切流场控制，分子链的取向过程与分子链的长度和周围链的约束无

关。如图 3.10c 所示，在每次取向翻转过程中，无论是在稀溶液，还是在熔体内

的分子链在 θ≫0.2π 的区域花费的时间都正比于(dγ/dt)
-1，且这一结果完全不受链

长影响。 

而对于扩散阶段，由于分子链逐渐沿剪切方向取向，剪切外场对于分子链动

力学行为的影响逐渐减弱。此时，热扰动对分子链动力学行为的作用开始与剪切

流场作用相互竞争。这使得高度取向的分子链末端矢量取向方向在剪切流场方向

发生小幅度的波动。由于扩散阶段分子链沿剪切方向高度取向，其末端矢量与剪

切方向的夹角 θ≪1，因而 sin(θ)的值趋近于 θ。由此可以得出： 

𝑑𝜃/𝑑𝑡 = −(𝑑𝛾/𝑑𝑡) · 𝜃2 + 𝜉𝜃                                    (3.22)。 

Celani 模型由这一关系式给出分子链末端矢量临界取向角 θc 正比于

(dγ/dt)
-1/3

Rg
2/3[12,13]。最近，Cho 等人的模型中通过直接将剪切流场对于分子链末

端矢量在剪切流场作用下的变化速率-(dγ/dt)sin
2
θc 与随机扩散带来的末端矢量扩

散速率 Dθ/θc 进行直接关联[53]，对扩散阶段和对流阶段的临界取向角进行计算，

得到了与 Celani 模型一致的结果。在 Cho 等人的工作中，直接通过求解外加剪

切流场和分子链自由扩散带来的末端矢量取向角的变化速率完全相等时对应的
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θ值来计算 θc 其实并不准确，因为剪切流场作用仅仅只会使得 θ越来越小，而分

子链的自由扩散则使得 θ 趋于自由分布。同时，Cho 等人的模型中，采用 P(θ)

达到最大值的位置来计算 θc；而 Celani 等人的模型中则通过 P(θ)的半高宽来计

算 θc。虽然在 Celani 和 Cho 的工作中 θc 都被定义为区分对流和扩散过程的临界

取向角，同时取得了相似的数值表达式，然而他们都仅仅是非常简化且定性的结

果。 

根据图 3.10 和图 3.11，稀溶液和熔体中 P(θ)的半高宽 θc 具有完全一致的剪

切速率和链长依赖关系；在高剪切速率区域(WiR>50)，θc~(dγ/dt)
-1/3

N
-1。通常来说，

由于熔体中存在分子链缠结，在稀溶液和熔体中，分子链构象的统计量应该表现

出明显的差异性。为了验证本章中的结果，本章中对 20 个不同初始构象的模型

进行了反复验证计算。计算结果表明模拟结果具有高度的可重复性。图 3.11 中

给出的 θc 在稀溶液和熔体中对链长相同的依赖关系说明，稀溶液和熔体中的分

子链在扩散阶段的弛豫过程中具有完全相同的运动机制。在某种程度上，这一结

果说明熔体中的分子链缠结网络在强剪切流场下受到了破坏，熔体中的分子链具

有和在稀溶液中完全一致的动力学行为。在 Sefiddashti 等人的工作中，也曾提出

类似的观点[23,24,27]，即分子链间拓扑约束在剪切流场下几乎完全消失。Sefiddashti

等人采用 Kroger 开发的 Z1 算法[47-48]对熔体中的分子链缠结点数目进行了计算。

计算结果表明，熔体中的缠结点数目确实随着剪切速率的增长而不断减少。这一

计算结果也从另一角度验证了 Sefiddashti 等人的观点。本章中同样采用 Z1 算法

对熔体中的分子链缠结点数目进行了计算。如图 3.12 所示，熔体模型中缠结点

数目 Z 随剪切强度指数下降，这一结果与 Sefiddashti 等人的模拟结果一致[23,24,27]。 

 

图 3.12 不同分子链链长的熔体模型中单链缠结点数目随剪切速率的变化。 

从图 3.8 和图 3.9 中可以看到，稀溶液和熔体中分子链的 P(T)和 C(t)曲线具

有明显不同的形状。这说明在熔体中，分子链缠结构象对分子链的动力学行为仍

然存在着不可忽略的影响。对于聚合物熔体，分子链间的缠结构象使得分子链的
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扩散行为受到约束。只有当分子链沿剪切方向高度取向时，才有可能由链末端粒

子的扩散引发整链的取向翻转。因而与稀溶液中的情形相比，熔体中分子链的取

向翻转行为显得更有规律。在不同的剪切速率下，熔体中分子链的 C(t)曲线表现

出完全一致的形状，而在稀溶液中由于分子链运动更加自由，C(t)曲线形状随剪

切速率变化而发生小幅度的改变。这一结论与 Sefiddashti 等人在之前研究中的观

点完全相反[27]。而在分子链缠结仍然显著影响分子链的动力学行为的情形下，

熔体中的分子链表现出与稀溶液中完全一致的扩散阶段动力学过程。这说明熔体

中的分子链在扩散阶段的弛豫过程应该符合 Rouse 扩散模型，熔体中的分子链在

约束管道内的小尺度构象变化已经足以引发整链的取向翻转。如图 3.3b 所示，

在 t=τe 时分子链的均方位移约为 24σ
2；而在图 3.4b 中，熔体中的分子链在 WiR=12

时<Rgy
2
>的值仅仅只有 14σ

2。随着剪切速率的上升，<Rgy
2
>的值将进一步减小，

而管道半径则随缠结点数目的减少而逐渐增大。因而熔体中分子链的取向翻转完

全可以在约束管道内发生这一推断应该是完全合理的。在这一物理图像下，熔体

中分子链在取向翻转过程中，分子链末端将紧密地贴合伸直链的中心轴线逐渐蜷

缩，因而几乎不受周围链段的约束。此外，熔体中缠结点数目的减少对取向翻转

过程中分子链的统计特征影响不大。因为缠结点数目的变化仅仅影响约束管道的

尺寸，而管道尺寸的变化对管内分子链的取向翻转运动并没有明显的影响。在整

个剪切过程中，熔体中分子链的拓扑约束仅仅限制了分子链的取向松弛，而高度

取向的分子链末端小尺度的扩散行为并不受周围链的约束。因而，熔体中的分子

链具有与稀溶液中完全相同的松弛模式，其取向角的动力学统计量将表现出和稀

溶液中相同的链长和流场强度依赖性。 

3.5 结论 

本章中介绍的工作是迄今为止第一次对稀溶液和熔体中分子链在强剪切场

作用下的取向翻转行为进行对比研究。通过采用相同的 FENE 分子模型和相同模

拟条件对两个模型中的分子链进行模拟计算，可以直观地看到分子链拓扑约束的

存在对分子链在剪切场下的动力学行为的影响。在本章的模拟工作中，聚合物分

子链在稀溶液和熔体中的统计量表现出出人意料的相似性。在高剪切速率区域，

稀溶液和熔体中分子链取向翻转的特征时间 τr都正比于 WiR
-2/3；同时稀溶液和熔

体中分子链的末端矢量取向分布表现出相同的剪切速率依赖性，取向角分布曲线

的半高宽 θc 都正比于(dγ/dt)
-1/3

N
-1。这些统计结果表明，当聚合物分子链沿剪切

流场方向取向时，稀溶液和熔体中分子链具有相同的弛豫模式。 

聚合物分子链在稀溶液和熔体中的取向翻转行为，其最显著的区别在于 C(t)

和 P(T)的不同形状。这些差异在前人的工作中往往被研究者所忽视。稀溶液和熔
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体中分子链 C(t)和 P(T)形状的差别说明，熔体中的分子链缠结构象对分子链的构

象变化具有明显的约束作用。只有当分子链高度取向时，分子链末端的粒子才能

通过随机扩散触发取向翻转，同时整个取向翻转过程都在约束管道内进行。在约

束管道内，熔体中分子链在扩散阶段的动力学行为和稀溶液中非常相似；分子链

间的拓扑约束对分子链在扩散阶段的松弛行为几乎没有影响。而在稀溶液中，分

子链的运动更加自由，其取向翻转行为表现出较熔体更弱的规律性。 

由于计算资源的限制，本章的模拟工作仅仅局限于在高剪切速率(WiR>10)和

相对较短的链长范围。而聚合物熔体中分子链在更低剪切速率和更高分子量范围

内的取向翻转行为还需要更进一步的探索。在本工作中，虽然采用的分子链模型

已经具有足够长的分子链长度，以产生显著的链间拓扑约束作用。但具有更高分

子量的聚合物链段在剪切流场下的取向翻转行为可能更加复杂。比如，具有更高

分子量的聚合物分子链在取向翻转的对流阶段往往被拉伸成 S 形的折叠构象，而

非本章中的 I 形构象。在这种情形下，整链的取向翻转行为可能更类似于在星形

聚合物熔体中的情形。另一方面，实际高分子体系中分子链通常具有一定分子量

分布，因而实际高分子体系中的分子链动力学行为应该是分别具有不同链长的分

子链各自动力学行为的加和。 
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第 4 章 预应变玻璃态聚合物的弹性屈服现象 

4.1 引言 

玻璃态聚合物材料由于其优良的机械强度、透明度、耐腐蚀性和抗渗透能力，

以及相对较低的制造成本，在现今的生产生活中得到了广泛的应用。然而与其日

益增长的市场需求相比，玻璃态聚合物宏观机械性能背后的物理图像仍然缺乏足

够的理解。 

玻璃态高分子和玻璃态小分子材料具有非常多的相似性[1-7]。由于聚合物材

料中分子链连接性的存在，玻璃态聚合物材料同时也具备许多独有的机械特性。

在应变过程中，玻璃态聚合物往往会发生应变硬化[8-10]从而抑制材料的进一步变

形；而小分子玻璃态材料在屈服应变后，其表现出的应力通常不再随着变形的进

一步进行而发生改变。与小分子玻璃态材料相比，分子链连接性的存在抑制了玻

璃态聚合物在外加变形下的应变集中，从而减少了材料在应变下的开裂、颈缩以

及剪切带的发生[11-15]。在变形结束后，玻璃态聚合物材料在退火过程中将发生弹

性屈服[16-23]。尽管最近 Hoy 等人的研究发现，玻璃态聚合物材料在变形过程中

的应变硬化来源于体系内部的耗散作用[24]。但玻璃态聚合物材料在变形过程中

产生的机械应力的来源仍然没有一个确定的解释[25-29]。由于对玻璃态聚合物材料

力学性质的解释存在着非常多的争议，因而从更多不同的角度去对其进行研究，

以提供更多的线索和信息非常必要。弹性屈服是聚合物玻璃中由于分子链连接性

的存在而产生的独特现象。同时，弹性屈服应力直接来源于玻璃态聚合物的形变

历史，因而研究弹性屈服的来源可以从新的角度揭露玻璃态聚合物机械行为背后

的部分物理图像。 

在拉伸结束后，玻璃态聚合物材料仅仅需要发生百分之几的自发尺寸回缩就

能够完全消除掉宏观回缩应力。随着温度的上升，如果固定住预拉伸的玻璃态聚

合物样品的尺寸，那么模型中将重新出现回缩应力。这一现象被称为弹性屈服。

随着温度变化重新出现的这一弹性屈服应力往往比来源于熵弹性的回复应力要

高出一个数量级[16-23]。弹性屈服的发生说明玻璃态聚合物材料在拉伸过程中产生

的链段拉伸，或者链间相互作用产生的机械应力在低温下被冻结，从而在升温过

程中重新出现。弹性屈服应力表现出的是玻璃态聚合物材料在变形后被冻结下来

的一部分残余应力，因而弹性屈服应力和玻璃态聚合物在变形过程中表现出的宏

观应力应该有着共同的来源。在过去的几十年里，研究者们提出了不同的理论模

型来对弹性屈服现象加以解释。Trznadel 等人认为，受拉伸的分子链段具有的自
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由能使得被冻结的分子链构象得以发生松弛。当局部分子链取向松弛时，受冻结

的伸直链段带动周围的分子链网络运动，从而产生宏观的回缩应力[30-32]。Yeh 等

人则采用他们提出的两相模型来对弹性屈服现象加以理解，认为热退火过程仅仅

激活了低有序度区域链段的运动能力，从而引发了整个样品尺寸的变化[33-35]。

Bendler 等人基于橡胶网络模型提出了一个缠结点滑移模型，以在聚合物分子链

熵弹性理论框架内解释弹性屈服的出现[36]。Cheng 等人在最近的工作中则提出了

玻璃态聚合物的混合网络模型，认为弹性屈服现象来源于分子链在小尺度的拉伸，

并进一步将其与玻璃态聚合物在变形过程中的应变硬化联系起来[37-40]。从以上的

模型中可以看出，研究者对于弹性屈服的理解伴随着对玻璃态聚合物在变形过程

中的微观机制的理解的提升而不断得到改进。然而对于这两者的机理，至今没有

一个能被广泛认可的物理图像。 

本章中通过分子动力学模拟方法对预应变玻璃态聚合物的弹性屈服现象进

行了研究。模拟结果表明，弹性屈服的出现有两个必要因素。其一是具有运动能

力的粒子；其二是分子链在连接键尺度的取向有序。4.2 节中将对模拟过程和结

果进行详细介绍。 

4.2 模型建立 

4.2.1 分子模型 

作者在本章中采用的模型和前一章工作大体相同。本章的工作同样采用

Lees-Edwards 周期边界条件和 KG 模型[41-45]。400 条链长 N=400 的聚合物分子链

被放置于各个方向尺寸完全相同的周期性模拟盒子内，每条分子链上的粒子通过

FENE 势函数进行连接，粒子间的非键相互作用通过 12-6LJ 势函数进行模拟。为

了避免与后文中的符号发生冲突，本章中采用 a 替代前一章中的符号 σ作为长度

单位符号。与上一章不同的是，本章中的 LJ 势函数将采用更大的截断半径 rc。

在上一章中，rc 设置为 2
1/6

a；而在本章中，rc将设置为 2.5a。这是因为上一章的

工作中研究的是聚合物熔体的流变学性质，因而可以仅仅考虑粒子间的排斥作用

从而大大降低模拟过程的时间成本，整个体系的密度可以直接给出一个预设值而

不考虑温度对体系密度的影响。而本章中关注的是玻璃态聚合物的性质。因而必

须考虑足够大的截断半径，以将粒子间的吸引相互作用引入分子模型。本章的工

作采用 NPT 系综，体系的密度和压强采用 Nose-Hoover 哈密顿方程进行控制，

以考虑温度和压强对玻璃态聚合物密度的影响。由于在本文中很难精确地指出标

准大气压下对应的约化单位下外界压强的值，因而在整个模拟过程中将压强直接



第 4 章 预应变玻璃态聚合物的弹性屈服现象 

  61 

统一设置为 P=0。此处对外界压强值的设置并不影响最终的模拟结果。 

4.2.2 模型参数 

本小节的模拟工作首先采用蒙特卡洛键交换算法[46]对聚合物熔体模型中的

分子链构象进行优化，然后在 T=1 的温度下对模型进行 10
8 步的等温弛豫。最后

将模型降温至不同温度对其进行测试。 

 

 

图 4.1 (a)不同温度下粒子相对其分子链质心的均方位移 g2(t)随时间变化。(b)不同降温

速率退火过程中的密度(ρ)-温度(T)曲线，其中玻璃态转变温度 Tg为 0.41。(c)不同温度下模

型的静态结构因子 S(q)。(d)静态结构因子的最大值 S(q
*
)随温度的变化，其中 q*为 S(q)达到

最大值时的波矢。 

图 4.1a给出了不同温度下模型中的粒子相对各自分子链质心的均方位移 g2(t)

随时间的变化。在 T=1 时，g2(t)表现出分别正比于 t
2，t

0.54，t
0.27 的三个区域，说

明体系处于熔体状态。其中 t
0.54 和 t

0.27 区域的分隔点给出 T=1 时体系的缠结链段

松弛时间 τe=1940τ。通过 Z1 算法[47-49]可以得到模型中单链缠结点数目 Z=9，从

而计算出模型的 Rouse 松弛时间 τR=Z
2
τe=1.57×10

5
τ，以及末端松弛时间

τd=3ZτR=4.24×10
6
τ。随着温度的下降，g2(t)逐渐在初始正比于 t

2 的上升阶段后出

现一个平台区。这一平台区域的出现说明模型中的粒子逐渐受到周围粒子的约束
[50-52]，模型开始进入玻璃态。模型的玻璃态转变温度 Tg 可以通过降温过程中模
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型密度(ρ)-温度(T)曲线的转折点进行估测[53]。如图 4.1b 所示，该模型的 ρ-T 曲线

给出 Tg=0.41。图 4.1c 给出了模型在不同温度下的静态结构因子 S(q)。在低 q 值

区域，由于熔体的低可压缩性[54]，S(q)的值随着温度的降低而逐渐减小。此后，

S(q)的值在随着q值增长至S(q)=1后开始不断振荡，直到在q→∞时收敛为S(q)=1。

Tg 的值也可以通过 S(q)的最大值 S(q
*
)来进行估计，其中 q

*为 S(q)达到最大值时

的波矢。Hansen-Verlet 准则给出当 T=Tg 时，晶体中 S(q
*
)=2.85

[58]；而对于刚球

体系[59-61]，理论研究[62]给出 S(q
*
)=3.54。如图 4.1d 所示，在 S(q

*
)=3.54 处，S(q

*
)

随温度的变化曲线出现一个对应于玻璃态转变的拐点，在这一点处可以得到

Tg=0.41。这一结果与图 4.1b 中的估计值完全一致。 

4.3 模拟结果 

4.3.1 预拉伸模型的弹性屈服 

经蒙特卡洛键交换算法[46]优化后，聚合物熔体模型将在 NPT 系综下以 T=1

的温度等温松弛 10
8 步，以获得足够可信的初始模型。然后将聚合物熔体模型降

温至远低于 Tg 的目标温度。本章中这一目标温度设为 T=0.1，此处具体的温度选

取并不会对最后的模拟结果产生明显影响。本章采用两个不同的降温速率，以获

得具有不同热力学状态的玻璃态聚合物模型。其一为经过缓慢退火的慢冷模型，

其降温速率 dT/dt=5×10
-6
τ

-1。经过长时间的退火过程，慢冷模型中粒子具有与经

过长时间老化后的模型相类似的能量状态。另一模型则是经过快速淬火的快冷模

型，模型温度直接从 T=1 变为 T=0.1。这一瞬时温度跳变使得快冷模型完全没有

经历任何的老化过程，因而处于非常不稳定的能量状态。 

 

 

图 4.2 慢冷模型(A 模型)和快冷模型(Q 模型)的模拟流程示意图。 

 

在慢冷模型和快冷模型被分别降温至 T=0.1 后，模拟盒子在三个方向上的压
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强都被设为 P=0，以使其密度能够自由地发生松弛。在 T=0.1 下等温松弛 10
4
τ

后，分别对慢冷模型和快冷模型以恒定的拉伸速率 dλ/dt=1×10
-8
τ

-1 施加拉伸，其

中 λ 为模型的拉伸比。拉伸过程中获得的应力(σ)-拉伸比(λ)曲线如图 4.3a 所示，

其中横坐标使用 g(λ)=λ
2
-1/λ 以更直观地和前人的实验和模拟工作结果进行对比

[63,64]。尽管已经有很多研究指出橡胶网络熵弹性理论模型在玻璃态聚合物中的局

限性[24]，但是基于熵弹性理论构建的本构方程 σ=σ0+GR·g(λ)确实能非常好地对玻

璃态聚合物在变形过程中的机械应力曲线进行拟合[63-64]，这一本构方程仍然不失

为对玻璃态聚合物力学曲线进行验证的可靠手段。如图 4.3a 所示，在屈服应变

后慢冷模型和快冷模型的 σ-g(λ)曲线几乎完全重合，σ随着 g(λ)的增大线性上升。 

 

 

图 4.3 (a)慢冷模型(A 模型)和快冷模型(Q 模型)在冷拉过程中表现出的机械应力曲线，

其中横坐标为拉伸比 λ的函数 g(λ)=λ
2
-1/λ。(b)和(c)分别为预拉伸后的慢冷模型(A 模型)和快

冷模型(Q 模型)在 T=0.3 下退火过程中表现出的应力随时间变化的曲线。其中不同颜色的符

号表示不同的拉伸比，从下到上分别为 λ=1.02、1.04、1.06、1.08、1.1、1.2、1.3、1.4、1.5、

1.6。(d)快冷模型(Q 模型)被拉伸到不同的拉伸比后在不同温度下退火表现出的弹性屈服应

力。 

 

将两个模型拉伸到目标应变后，再次将模型三个方向上的压强都设置为 P=0

以使其在三个方向上的模型尺寸能够完全自由地发生松弛。如图 4.4a 和图 4.4c

所示，在拉伸过程中模型的尺寸最大被拉伸了 70%，而在松弛过程中模型尺寸仅

仅回缩了不到 6%，其中 L 和 L0 分别为模型在松弛过程中和拉伸结束时的长度。
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从图 4.4a 和图 4.4c 中可以看到，在最初的快速回缩阶段过后，模型的尺寸回缩

进入一个缓慢弛豫阶段。值得注意的是，图 4.4a 和图 4.4c 中对横坐标进行了对

数作图，其中模型尺寸的近线性下降说明模型尺寸的回缩速率呈指数式衰减。对

于快冷模型，从图 4.4c 中可以看到模型尺寸的回缩程度随着拉伸比的增长而线

性增大；而对于慢冷模型，情况则有所不同。由于经历了长时间的缓慢退火，慢

冷模型中的粒子处于更低的能量状态。对于 λ<1.08 的模型，L/L0 在 t=0-10τ区域

内迅速减小，然后几乎保持恒定。此时慢冷模型的预拉伸应变几乎完全回复。而

对于 λ>1.08 的模型，L/L0 在经过 t=0-10τ区域内的迅速下降后，以相对更低的速

率持续变化。此外，对于 λ<1.2 的模型，慢冷模型的长度回缩明显高于其在更高

拉伸比下的长度回缩。这是由于慢冷模型在拉伸过程中发生了应力过冲，经过缓

慢降温后的慢冷模型在屈服点处表现出的更高的拉伸应力，因而在去除外加应变

后产生了更大的尺寸回缩。由于在弛豫过程中采用 Nose-Hoover 恒压器对模型在

三个方向上的压强进行控制，因而从图 4.4b 和图 4.4d 中可以看到，慢冷模型和

快冷模型中的应力在 t=0-10τ区域迅速减小为零，然后几乎不再发生变化。 

 

 

图 4.4 (a)和(c)分别为在 T=0.1 下经过拉伸后，慢冷模型(A 模型)和快冷模型(Q 模型)的

模型长度在松弛过程中随时间的变化过程。(b)和(d)分别为慢冷模型(A 模型)和快冷模型(Q

模型)在这一过程中的应力衰减。 

 

经过 10
4
τ 的等温松弛后，慢冷模型和快冷模型的尺寸变化将几乎可以忽略
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不计。此时将预拉伸的慢冷模型和快冷模型的温度从 T=0.1 直接变为 T=0.3。在

实验工作中，当温度升高时样品会由于热膨胀而发生弯曲，同时产生负的膨胀应

力[16-23,30-40]。在模拟工作中，尽管模型确实在温度升高时发生了热膨胀，然而很

难通过模拟直接实现样品的弯曲。如果将模型在不同方向上的尺寸设置为可以完

全自由变化，那么模型的尺寸将非常直观的发生增大；如果将模型的尺寸完全固

定，那么将能够在固定模型尺寸的方向上检测到膨胀应力。对于这一退火过程，

本章的工作中将完全固定模型在拉伸方向上的尺寸，而在垂直拉伸方向上设置外

界压强 P=0 的自由边界。 

在 T=0.3 的退火阶段，在模拟工作中可以看到和实验非常一致的现象。如图

4.3b 和 4.3c 所示，当温度升高至 T=0.3 后，模型首先表现出负的膨胀应力。这一

膨胀应力在 t=0-25τ 时间范围内随时间不断增长，这一时间范围对应于整个模型

温度从 T=0.1 变为 T=0.3 后的体积膨胀过程。而在 t>25τ的区域内，膨胀应力逐

渐随时间消失。对于 λ=1.02 的慢冷模型，在膨胀应力在 t=25τ-10
4
τ的时间范围内

从 0.36 降低至 0.31。对于 λ=1.04 模型，膨胀应力则降低至 0.27。对于 λ=1.06 的

模型，膨胀应力在 t=10
4
τ时接近于 0.1。对于 λ>1.1 的模型，膨胀应力在 10

2
τ的

时间内完全消失，并且开始出现收缩应力。然而对于快冷模型，退火过程中产生

的膨胀应力在拉伸比仅有 1.02 时就能近乎完全消失。在 λ=1.04 时，快冷模型中

已经能够检测到明显的回缩应力。对于慢冷模型和快冷模型，回缩应力在

t=25τ-10
3
τ 的时间范围内迅速增长，然后保持几乎恒定。Cheng 等人将这种现象

称为弹性屈服，模型最终达到平台的最大回缩应力则被定义为弹性屈服应力

σey
[37-40]。本工作中将继续沿用这一定义。对于慢冷模型和快冷模型，σey 随着拉

伸比的增大而单调增大。在本章中，σey 的大小约为对应拉伸比下拉伸应力的四

分之一，这一结果也与实验结果非常吻合[16-18,30-32,37-40]。 

图 4.3d 中给出了在 T=0.1 下进行冷拉的慢冷模型在不同温度下退火出现的

弹性屈服应力强度随退火温度的变化曲线。可以看到在 T=0.1 到 T=0.52 的温度

范围内，预拉伸模型都在退火过程中发生了明显的弹性屈服。在 T=0.1-0.32 的区

域，σey 的值随退火温度的升高而增大；而对于退火温度高于 0.32 的模型，σey 的

值随退火温度的升高而减小。前人的实验工作中也同样观察到了 σey 随退火温度

的这一非单调变化趋势[37,65]。在 Cheng 等人的工作中，随着退火温度从 23°C 升

高到 85°C，σey 的值逐渐增大；当退火温度高于 105°C，σey 的值将随着温度上升

逐渐减小。Cheng 等人将 σey 随退火温度的这一非单调变化趋势归因于聚合物分

子链链内焓应力的松弛[37-40]。温度的上升减弱了玻璃态聚合物内部粒子对链段运

动的约束，使得受拉伸的链段内的焓应力能够在分子链网络中发生传递，从而表

现出回缩应力。而在 Pakula 等人提出的模型中，σey 随退火温度的非单调变化则
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被归因于温度升高引发的分子链间相对滑移，这一链间的相对运动松弛了分子链

的有序构象，从而降低了体系内由熵弹性产生的回缩应力[65]。从某种程度上说，

弹性屈服应力的出现似乎并不令人感到意外。因为冷拉过程产生的内应力很难在

松弛阶段被完全消除，退火过程大大加速了预拉伸模型中内应力的松弛，从而产

生了宏观的回缩应力。弹性屈服现象的有趣之处在于，玻璃态下粒子间的相互约

束保留下了预拉伸过程中产生的什么结构，从而使得预拉伸模型在退火过程中能

够重新表现出明显的回缩应力。如果能够给出弹性屈服现象背后的物理图像，那

么这将为理解玻璃态聚合物在变形过程中的机械性能提供许多新的线索。根据图

4.3d 中的模拟结果，本章的工作中将固定地采用略低于 σey 随温度非单调变化的

临界温度(T=0.32)的退火温度 T=0.3 来对弹性屈服现象进行研究。 

4.3.2 退火过程中的粒子位移 

虽然前人对于弹性屈服提出的理论模型各不相同，但这些研究工作中都一致

认为弹性屈服的出现源于退火过程中温度的上升减弱了粒子间相互约束。本节中

计算了预应变玻璃态聚合物模型在退火过程中粒子在单位时间内的位移，以衡量

退火过程中粒子运动能力的变化。图 4.5a 给出了在 Δt=10τ的时间间隔内粒子位

移r=r(t+Δt)-r(t)的分布 P(|r|)。可以看到，对于未经过预拉伸的慢冷模型(λ=1)，

在不同退火时间下具有几乎完全重合的 P(|r|)。这说明慢冷模型在没有预拉伸

情况下，其中的粒子在退火过程中仍然处于相互约束的状态，粒子几乎不发生局

部位置的重新排布。而对于经过预拉伸的慢冷模型(λ=1.6)，P(|r|)曲线出现了明

显的展宽，同时其峰位从|r|=0.09 移动至|r|=0.22。这说明与没有预拉伸的模型

相比，预拉伸后的模型中粒子的运动能力得到了显著的提升。随着退火过程的继

续进行，P(|r|)的峰位逐渐左移。这说明粒子在退火过程中逐渐进入更稳定的能

量状态，其运动能力逐渐降低。综上所述，预拉伸使得玻璃态聚合物中具有相对

稳定的能量状态的粒子获得能量，从而在退火过程中能够挣脱周围粒子的约束作

用，耗散能量。这一过程中，在预拉伸过程中受到拉伸的分子链段得以发生松弛，

从而表现出宏观的回缩应力[37-40]。 

图 4.5b 给出了粒子位移r 在预拉伸方向上分量x 的分布曲线。随着退火过

程的进行，P(|x|)表现出和 P(|r|)相同的变化趋势。在退火过程的初期，预拉伸

的慢冷模型中 P(|x|)较未经拉伸的模型有着明显的展宽。同时随着退火过程进一

步进行，P(|x|)曲线的形状逐渐趋于未经预拉伸的模型。另一方面，与 P(|r|)相

比 P(|x|)曲线的形状略有不同。P(|r|)表现出单峰分布，同时 P(|r|)在|r|=0 处

等于零。而 P(|x|)在|x|=0 处达到最大值，并随着|x|的增大单调减小。这是由

于|r|是|x|、|y|和|z|平方和的平方根，因而模拟计算得出的 P(|r|)是对 P(|x|)，
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P(|y|)和 P(|z|)的值作卷积后得到的结果。图 4.5c 给出了退火过程中粒子均方根

位移<r
2
>

1/2 随时间的变化。可以看到，随着退火的进行<r
2
>

1/2 的值不断减小，

直至完全趋于未拉伸模型中<r
2
>

1/2 的值。图 4.5d 给出了退火过程中粒子位移在

三个方向上分量的均方值<x
2
>

1/2，<y
2
>

1/2 和<z
2
>

1/2 随时间的变化。可以看到，

尽管预拉伸模型中的分子链具有一定的取向，然而粒子在退火过程中的位移在三

个方向上并没有明显的区别。这一结果也与前人工作中观察到的现象相吻合
[43-44,62-65]。 

 

 

图 4.5 (a)和(b)分别为未经预拉伸(λ=1)和拉伸后(λ=1.6)的慢冷模型(A 模型)在退火过程

中(T=0.3)时间间隔Δt=10τ内粒子位移r=r(t+Δt)-r(t)的分布P(|r|)以及r在预拉伸方向上分

量 Δx 的分布 P(|x|)。(c)和(d)分别为未经预拉伸(λ=1)和拉伸后(λ=1.6)的慢冷模型(A 模型)

在退火过程中(T=0.3)时间间隔 Δt=10τ 内粒子均方根位移<r
2
>

1/2 和粒子位移在三个方向上

分量的均方值<x
2
>

1/2，<y
2
>

1/2 和<z
2
>

1/2随时间的变化。 

 

尽管很多模拟工作中都已经证实玻璃态聚合物中的粒子在拉伸过程中的运

动能力与外界对模型施加的变形无关[43-44,62-65]，但作者仍然希望在本章中能够再

次验证在退火过程中预取向分子链段上的粒子是否具有相同的运动能力。模型中

单个粒子的取向方向可以通过许多方法来进行定义，比如其相邻的两个连接键之

间夹角的大小，或者其相邻连接键的平均取向方向等等。此处单个粒子取向程度

的不同定义方式并不会影响最终得到的结果。在本章中采用与粒子相邻的两个粒
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子之间的距离在预拉伸方向上的投影 l 来衡量单个粒子的取向，如图 3.6a 中的插

入图所示。l 可以对拉伸过程中局部链段在几个连接键尺度上受到的拉伸进行估

计。l 的值越大，那么这一粒子处的局部取向也就越高。当单个粒子处的链段完

全沿拉伸方向取向时，l 达到最大值。l 的最大值为 1.96a，最小值为 0。通过 l

的大小将模型中所有的粒子均匀分为四组，分别对应于 0<l<0.49a ，

0.49a<l<0.98a，0.98a<l<1.47a 和 1.47a<l<1.96a 的粒子。图 4.6a 给出了具有不同

取向程度的四组粒子在预拉伸方向上的位移分量随退火时间的变化曲线，其中蓝

色的曲线表示所有粒子在预拉伸方向上的位移分量的平均值，灰度值从浅到深的

灰色曲线则表示取向程度从小到大的粒子在预拉伸方向上的位移分量值随退火

时间的变化。从图中可以看到，具有不同取向程度的粒子，其<x
2
>

1/2 的值都随

退火过程的进行而单调降低，同时 l 值更高的粒子具有比低 l 值粒子更小的

<x
2
>

1/2 值。但这并不意味着具有不同取向程度的粒子具有不同的运动能力。如

图 4.6b 所示，具有不同 l 值的粒子其<r
2
>

1/2 的值几乎完全相同。具有不同局部

取向程度的粒子具有的略有差异的<x
2
>

1/2 值，仅仅说明粒子的运动方向在分子

链连接性的约束下受到限制。而粒子的运动能力与分子链取向无关。 

 

 

图 4.6 (a)和(b)分别为退火过程中不同取向程度的粒子在预拉伸方向上位移分量的均方

根<x
2
>

1/2 与均方根位移<r
2
>

1/2 随时间的变化。图 a 中的插入图为本工作中定义局部粒子

取向 l 的示意图。 

 

通过按粒子在退火过程中的运动能力对其进行分组，可以得到退火过程中具

有不同运动能力的粒子在整个退火过程中的能量变化。如图 4.7a和图 4.7b所示，

粒子位置的重排伴随着势能的松弛。图中的势能 E 包括分子链内的键合能 UFENE

和链间的非键相互作用 ULJ。粒子运动能力则通过各个粒子|Δr|的值来进行衡量，

图 4.7a 和图 4.7b 中具有不同运动能力的粒子的能量分别采用不同的颜色来进行

区分，红色的曲线为所有粒子能量的平均值。图 4.7a 中，对于在退火时间 t=0

时刻具有不同运动能力的粒子，其能量随着退火过程的进行而单调地减小。而从
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图 4.7b 中则能看到，按照 t=2×10
3
τ 时刻具有的运动能力进行划分的粒子，其中

|Δr|>0.35 的部分粒子其能量曲线在 t=2×10
3
τ时刻出现向上的尖峰；而|Δr|<0.35 的

部分粒子其能量曲线则单调地随时间而减小。这说明在退火过程中，在最初时刻

即具有运动能力的粒子通过位置重排将能量传递给了周围粒子，使得周围粒子能

量上升，从而在之后的退火过程中获得运动能力。这里需要指出的是，图 4.7a

和图 4.7b 描述的是同一个模拟过程，只不过两幅图中对模型中粒子进行了不同

的分组。 

 

 

图 4.7 (a)和(b)分别为在退火时间 t=0 和 t=2×10
3
τ时刻按运动能力不同进行分组的粒子

的平均势能。(c)和(d)分别为 t=0 和 t=2×10
3
τ时刻按运动能力不同进行分组的粒子的平均应

力。 

退火过程中粒子的运动不仅伴随着能量的耗散和传递，同样也伴随着内应力

的松弛。由于应力具有的方向性，这里不再按照粒子的位移大小来进行分组，而

采用粒子位移在预拉伸方向上的投影|Δx|的值来对粒子进行区分。按照和图 4.7a

和图 4.7b 中类似的方法，图 4.7c 和图 4.7d 中给出了在不同时刻具有运动能力的

粒子在整个退火过程中的应力变化曲线。同样的，图 4.7c 和图 4.7d 中的红色曲

线为整个模型中所有粒子具有的应力的平均值。从图 4.7c 中可以看到，在退火

刚开始的时刻，即 t=0 时刻，|Δx|>0.25 的粒子其应力始终高于|Δx|<0.25 的粒子，

同时|Δx|>0.25 的粒子应力随时间单调地减小；而|Δx|<0.25 的粒子应力随时间不断

增大，直至其应力值趋近于平均值。而从图 4.7d 中对于以 t=2×10
3
τ 时刻的粒子
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运动能力进行划分得到的结果，可以看到几乎所有粒子在 t=2×10
3
τ之前其应力值

都随时间而不断增大，而在 t>2×10
3
τ 的区域，|Δx|>0.25 的粒子的应力开始随时

间逐渐减小，而|Δx|<0.25 的粒子的应力则几乎保持恒定。 

对于在退火开始，即 t=0 时刻，具有不同运动能力的粒子，图 4.8a 给出了其

在整个模拟过程中的能量演化过程。可以看到在退火过程中具有不同运动能力的

粒子，其能量状态的差异早在冷拉过程结束以前就已经开始出现。在退火过程中

具有更高运动能力的粒子，其不仅仅在退火开始时具有更高的能量，而是早在拉

伸过程中就已经由于外加应变的影响而处于更高的能量状态。图 4.8b 给出了不

同冷拉应变的模型中，在退火过程具有不同运动能力的粒子在冷拉过程的能量变

化。可以看到，对于不同冷拉应变的模型，粒子总是在拉伸过程的最后的 0.1 个

应变处开始出现明显的能量差异。这些具有不同能量状态的粒子将在退火开始时

具有各不相同的运动能力。这一现象说明了冷拉过程中粒子之间能量和应力状态

的交换。随着拉伸的进行，部分粒子不断地获得能量，直到其能够越过周围粒子

约束其运动的势垒进行局部位置重排从而发生能量耗散。 

 

 

图 4.8 (a)在退火开始时，即 t=0 时刻，具有不同运动能力的粒子在整个模拟过程中的能

量状态。(b)不同预拉伸应变下，在退火开始时刻具有不同运动能力的粒子在冷拉过程中的

能量状态。 

由于预拉伸后的慢冷模型中的粒子在退火过程中具有更强的运动能力，从而

能够产生远高于未经拉伸的慢冷模型的粒子位移。因而图 4.5a 中定义了临界位

移 Δrc=0.35。如图 4.5a 所示，在未经拉伸的慢冷模型中仅仅只有低于 1%的粒子

可以在 Δt=10τ 的时间间隔内产生高于 Δrc 的位移。本章中将在 Δt 内的位移值

|Δr|>Δrc 的粒子定义为活化粒子，图 4.9a 给出了在整个退火过程中每一时刻瞬时

产生的活化粒子数 nac占总粒子数 Ntotal 的百分比随时间的变化趋势。对于慢冷模

型，可以看到在拉伸比 λ=1.02 时，整个退火过程中的瞬时活化粒子数所占比例

nac/Ntotal 几乎保持不变。随着拉伸比的增大，nac/Ntotal 在 t=0 时刻的值逐渐增大。

随着退火过程的进一步进行，nac/Ntotal 的值逐渐减小，直至趋近于 λ=1.02 模型中
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nac/Ntotal 的值。而对于快冷模型，图 4.9b 表明，即便在几乎没有进行拉伸的模型

中，nac/Ntotal 的值也与经过拉伸的快冷模型中 nac/Ntotal 的值非常接近。 

 

图 4.9 (a)和(b)分别为慢冷模型(A 模型)和快冷模型(Q 模型)中瞬时活化粒子数目占总粒

子数目的百分比 nac/Ntotal 随时间的变化。(c)和(d)分别为慢冷模型(A 模型)和快冷模型(Q 模

型)在退火过程中累计活化粒子数目占总粒子数目的百分比 Nac/Ntotal 随时间的变化。(e)和(f)

分别为慢冷模型(A 模型)和快冷模型(Q 模型)中 Nac/Ntotal随预拉伸比的变化，其中不同颜色

的曲线表示在不同退火时间下的累计活化粒子数。 

 

图 4.9c和图 4.9d给出了整个退火过程中累计发生过活化的粒子的总数目Nac

随时间的变化。类似地，可以看到对于慢冷模型，在 λ=1.02 时其累计活化粒子

数目几乎没有发生增长；在 λ>1.06 时，慢冷模型中 Nac/Ntotal 的值开始逐渐随着

拉伸比的增大而逐渐增大。而对于快冷模型，即便在未经拉伸的情况下，Nac/Ntotal

的值便可以随着退火过程的进行而发生显著的增长。对于不同的预拉伸应变，快

冷模型中 Nac/Ntotal 的值几乎没有差别。对图 4.9c 和图 4.9d 中的数据进行汇总，
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可以得到相同退火时间下 Nac/Ntotal 的值随冷拉应变的变化曲线。如图 4.9e 和图

4.9f所示，在慢冷模型中Nac/Ntotal的值随预拉伸应变单调增长。在 λ<1.03的区域，

慢冷模型中 Nac/Ntotal 的增长非常不明显；在 1.03<λ<1.2 的区域，慢冷模型中

Nac/Ntotal 的值开始发生显著的增大；在 λ>1.2 的区域，慢冷模型中 Nac/Ntotal 的值

几乎保持不变。而对于快冷模型，在 λ<1.03 的区域内 Nac/Ntotal 的值甚至会随着

预拉伸应变的增大而出现略微的减小，这可能是由于外加的小幅应变加速了玻璃

态聚合物模型的松弛[4-6]。 

 

图4.10 (a)不同预拉伸应变下慢冷模型(A模型)和快冷模型(Q模型)在退火过程中出现的

弹性屈服应力的大小随拉伸比的变化趋势。其中灰色的符号表示预拉伸过程中慢冷模型(A

模型)和快冷模型(Q 模型)中的拉伸应力。(b) 不同预拉伸应变下慢冷模型(A 模型)和快冷模

型(Q模型)在退火过程中 t=5×10
3
τ时刻的累计活化粒子百分比随拉伸比的变化趋势。(c)和(d)

为预拉伸过程中慢冷模型(A 模型)和快冷模型(Q 模型)中的拉伸应力 σ，以及拉伸应力中能

量贡献项 σU和耗散贡献项 σP的值随拉伸比的变化趋势。 

图 4.10a 中对不同预拉伸应变的慢冷模型和快冷模型在退火过程中产生的弹

性屈服应力 σey 进行了汇总。从图 4.10a 中可以看到，对于慢冷模型，σey首先在

λ<1.03 的区域内表现出负值，并随预拉伸比的增长仅仅发生非常小的变化；而在

1.03<λ<1.08 的区域内，σey 的值开始出现显著的增长，并在 λ=1.08 处几乎达到饱

和。λ=1.03 这一拉伸比对应于慢冷模型中预拉伸应力曲线上应力上升斜率开始出

现下降的点，拉伸应力曲线上升斜率的减小说明模型中的粒子开始出现塑性的不

可逆位置重排。在 λ>1.08 的区域，σey 随预拉伸应变的增长速率较前一区域变得
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非常缓慢，但是仍然随 λ的增长而持续增大。而对于快冷模型，在 λ=1 的位置负

膨胀应力就几乎能够被完全松弛，σey 的值接近于零。其后 σey 的值随预拉伸比不

断增大，直到在 λ=1.2 处达到饱和。在 λ>1.2 的区域，慢冷模型和快冷模型中 σey

随预拉伸比的变化曲线几乎完全重合，这一拉伸比恰好对应于预拉伸应力曲线上

应变软化结束的点。图 4.10b 中给出了慢冷模型和快冷模型在退火过程中

t=5×10
3
τ时刻的累计活化粒子数。可以看到，图 4.10a 中慢冷模型 σey 的值开始突

增时的预拉伸比可以和图 4.10b 中慢冷模型 Nac/Ntotal 的值开始突增对应的预拉伸

比完全对应；图 4.10a 中拉伸应力曲线上应力软化结束时的预拉伸比，慢冷模型

和快冷模型中 σey 的值发生完全重合时对应的预拉伸比，以及图 4.10b 中 Nac/Ntotal

的值开始发生重合的预拉伸比同样可以很好地进行对应。这说明退火过程中弹性

应力的出现，与预拉伸过程中模型稳定性的变化，以及退火过程中活化粒子的产

生有关。Hoy 等人在之前的工作中通过对模型势能进行求导，将拉伸过程中玻璃

态聚合物模型表现出拉伸应力划分为能量贡献部分 σU和耗散贡献部分 σP，如图

4.10c 和图 4.10d 所示。可以看到，λ=1.03 这一拉伸比对应于慢冷模型中 σP 出现

拐点的位置。在这一位置处，慢冷模型中 σU 达到最大值并开始随拉伸比逐渐减

小；而 σP 则开始随拉伸比增大并逐渐成为拉伸应力的主要组成部分。而对于快

冷模型，σU 和 σP 曲线上则并没有出现非常明显的拐点，这一结果也与图 4.10a

中的结果非常相似。 

图 4.11给出了预拉伸比 λ=1.6的慢冷模型在退火过程中 t=2×10
3
τ时刻活化粒

子的空间分布。图中采用不同颜色的箭头符号表示粒子的空间位移，颜色越亮和

长度越长的箭头表示具有更大空间位移的粒子。在图 4.11 中采用 Edelsbrunner

和 Mücke 开发的 α 型算法[70-71]来构建活化粒子的空间聚集区域，并采用浅灰色

的图块来对这些活化粒子富集的区域进行标记。本章中采用|r|>rc 这一判定标

准来定义活化粒子，在前人的工作中，则往往采用非高斯参数[72-73]或者更高阶的

序参量[74-75]来对活化粒子进行定义，这里对活化粒子的不同定义方式并不影响最

终的结果。从图 4.11 中可以看到，在退火过程中这些活化粒子具有不均匀的空

间分布。玻璃态材料中粒子运动的这一时间和空间不均匀性是玻璃态材料的普

适规律[76-77]，这一现象在近几年的很多包括实验和模拟的文献中都有报导。对

于其他拉伸比的模型，其在退火过程中的粒子运动同样是空间不均匀的。 
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图 4.11 预拉伸比为 1.6 的慢冷模型(A 模型)在退火过程中 t=2×10
3
τ时刻的活化粒子空间

分布。可以看到在退火过程中活化粒子的空间分布是不均匀的。 

本节以上结果表明：弹性屈服现象的出现需要在退火过程中存在具有高运动

能力的活化粒子，这些活化粒子往往在预拉伸阶段就已经处于更高的能量状态。

然而仅仅存在具有高运动能力的活化粒子并不足以产生弹性屈服。比如在未经预

拉伸的快冷模型中，Nac/Ntotal 的值甚至可以高达 25%，然而其在退火过程中并没

有出现任何的回缩应力。这表明在预拉伸过程中产生的有序结构同样是弹性屈服

的必要因素。在下一节中，作者将对预拉伸过程中产生的有序结构对弹性屈服的

影响进行讨论，并针对活化粒子的存在对弹性屈服现象的必要性提出更多的实验

依据。 

4.3.3 循环慢冷模型中的弹性屈服 

由于 Cheng 等人在实验工作中提出分子链段的局部拉伸是弹性屈服现象出

现的直接诱导因素，因而本节中对预拉伸模型进行了反复退火，并对多次退火的

模型施加了压缩，以验证在消除链段局部拉伸效果后是否还能够有弹性屈服应力

的出现。事实上，Cheng 等人在其实验工作中也曾对其使用的预拉伸聚甲基丙烯

酸甲酯样品进行了反复退火实验[37-40]。Cheng 等人将在 23℃下储存了超过 24 小

时的预拉伸聚甲基丙烯酸甲酯样品在 105℃下进行了 5 分钟的退火处理，然后将

其重新在 23℃下进行松弛。当他们再次将样品升温至 70℃时，样品出现明显的

热膨胀现象并发生弯曲，然而此时的预拉伸聚甲基丙烯酸甲酯样品中不再发生弹

性屈服，样品由于热膨胀产生的膨胀应力几乎随时间保持恒定。Cheng 等人因而

得出结论，退火过程消除了由预拉伸过程产生的链段局部拉伸，从而使得预拉伸

样品在之后的再次退火过程中不再发生弹性屈服[37-40]。比 Cheng 等人的实验工

作更进一步地，本节的模拟工作对经过反复退火的模型施加了压缩，并再次在反

复慢冷模型中观察到了弹性屈服。 
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图 4.12 慢冷循环退火(CA)模型的模拟流程示意图。 

 

本节的模拟工作流程与 4.3.1 节非常相似。如图 4.12 所示，慢冷模型在 T=0.1

下以恒速率拉伸至 λ=1.7，然后在 T=0.1 下对其进行完全自由的等温松弛。接着

将预拉伸的慢冷模型在拉伸方向上的尺寸完全固定，温度从 T=0.1 改变至 T=0.3

并退火 10
4
τ，此时模型中将出现如图 4.3b 和图 4.3c 一样弹性屈服应力。如图 4.13a

所示，模型在 t=0 到 t=25τ 区域内表现出负的膨胀应力，这一膨胀应力在 t=30τ

附近完全松弛，并开始表现出回缩的弹性屈服应力。然后去除对慢冷模型在拉伸

方向上尺寸的限制，使其在 T=0.3 下松弛 10
4
τ，再将模型温度设置为 T=0.1 并再

次弛豫 10
4
τ。其后再次固定住模型在预拉伸方向上的尺寸并将其升温至 T=0.3。

如图 4.13a 所示，在第一次退火过程中，弹性屈服应力高达 0.48；而在第二次退

火过程中，最终能够得到的弹性屈服应力仅仅只有不到 0.1。反复重复十次这一

退火过程，慢冷模型中将不再出现弹性屈服应力。在这一重复退火的过程中，按

Cheng 等人得出的结论，分子链的局部拉伸作用将被完全消除。而在本章的模拟

工作中虽然模型经过反复的重复退火过程后不再发生弹性屈服，然而模型在预拉

伸方向上的尺寸 L 仅仅下降了不到 3%，模型内分子链的末端矢量在预拉伸方向

上的尺寸 Retex 仅仅减小了 2.6%，而分子链段在连接键尺度上的取向参数 P2 则从

0.225 降低到 0.152。反复退火后的模型在各个尺度上都仍然保持着相当程度的取

向有序。 

其后对经过反复退火过程的预拉伸模型以 dλ/dt=1×10
-8
τ

-1 的恒定应变速率施

加压缩，压缩过程中模型表现出的压缩应力如图 4.13c 所示。可以看到，经过反

复退火的模型在压缩过程中再次发生了应力过冲，说明反复退火过程使得预拉伸

模型中的粒子处于更低的能量状态，从而在变形过程中表现出更高的屈服应力。

在将反复退火后的模型压缩至不同应变后，在 T=0.1 下进行 10
4
τ完全自由的等温

松弛；再重新固定住模型在预拉伸方向上的尺寸，并升温至 T=0.3。由于这一模

型是对慢冷模型经过反复退火后施加压缩，因而将这一模型称为慢冷循环慢冷模

型。图 4.13d 给出了被压缩至不同压缩比的慢冷循环慢冷模型在退火过程中表现
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出的应力-时间曲线。在很小的压缩应变下(λ=0.97,0.94，略低于图 4.13c 中慢冷循

环慢冷模型的屈服应变)，慢冷循环慢冷模型在退火过程中由于热膨胀产生的膨

胀应力在 t=10
4
τ时刻仍然不能被完全松弛。然而这一膨胀应力松弛的幅度已经明

显高于图 4.13a 中慢冷循环慢冷模型经过压缩之前最后几次退火循环中表现出的

热膨胀应力的松弛幅度，这说明压缩过程使得模型中粒子的稳定程度再度发生了

下降。对于更高的压缩应变(λ=0.91,0.88,0.85)，慢冷循环慢冷模型在退火过程中

将再次出现显著的回缩应力，这一弹性屈服应力的值可以达到 0.1kBT/a
3，约为对

应分子链构象下熵弹性应力的四倍。值得注意的是，对于不同压缩应变慢冷循环

慢冷模型在退火过程中表现出的应力幅度变化是非单调的。 

 

 

图 4.13 (a) 慢冷循环退火(CA)模型在反复退火过程中，每一次退火过程中出现的回缩

应力随退火时间的变化趋势。其中不同颜色的曲线从上到下分别表示第一次至第十次退货

过程中的回缩应力。(b)退火过程中慢冷循环退火(CA)模型在连接键尺度的取向参数 P2，整

链末端矢量在预拉伸方向上的分量 Retex，以及慢冷循环退火(CA)模型在预拉伸方向上的尺

寸 L 随退火次数的变化趋势。(c)反复退火后的慢冷循环退火(CA)模型在压缩过程中表现出

的应力曲线。(d)经过压缩的慢冷循环退火(CA)模型再次进行退火的过程中表现出的回缩应

力随退火时间的变化。 

 

慢冷循环慢冷模型在压缩后表现出的弹性屈服应力与分子链段在预拉伸过

程中产生的局部拉伸张力无关[37-40]，因为循环退火过程已经将预拉伸模型中可能

存在的链段张力完全消除。其后的压缩过程则仅仅只可能产生垂直于拉伸方向的
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平面内的链段张力，这一方向的链段张力只可能产生在拉伸方向上为负值的弹性

屈服应力。慢冷循环慢冷模型在压缩后产生的弹性屈服应力表明分子链内的链段

张力可能与弹性屈服的发生无关，同时，外加应变产生的具有运动能力的活化粒

子是弹性屈服发生的必要因素。因为在慢冷循环慢冷模型中，压缩过程降低了局

部结构的有序程度，然而弹性屈服应力的值在压缩起始阶段随压缩应变的增大而

上升，这说明弹性屈服应力的大小同时受活化粒子数量和模型局部结构的有序程

度影响。 

4.3.4 对预拉伸模型进行压缩后的弹性屈服 

为了进一步说明弹性屈服现象的发生与什么尺度的构象有序直接相关，本节

中将直接对拉伸后的慢冷模型施加压缩，并将这一模型命名为慢冷压缩(CD)模型。

慢冷压缩模型的模拟流程如图 4.14 所示。可以看到，慢冷压缩模型的模拟流程

与慢冷模型大致相同。在慢冷压缩模型被冷拉至 λ=1.7 后将直接对其施加不同应

变的压缩。冷拉以及压缩过程中慢冷压缩模型表现出的应力如图 4.15a 所示，由

于拉伸过程消除了模型在缓慢降温过程中老化效应的影响，慢冷压缩模型在压缩

过程中不再如慢冷循环慢冷模型一样发生应力过冲。压缩阶段结束后，慢冷压缩

模型在 T=0.1 下完全自由地松弛 10
4
τ，然后固定住其在预拉伸方向上的尺寸，将

其升温至 T=0.3，此时不同回缩比的慢冷压缩模型内的粒子将在退火过程中具有

相近的运动能力。图 4.15a 中绿色的实心符号给出了不同压缩比下慢冷压缩模型

在退火过程中表现出的弹性屈服应力值随压缩比的变化趋势，可以看到慢冷压缩

模型在被压缩至 λ=1.29 附近时，其弹性屈服应力接近于零，随着压缩的进一步

进行，慢冷压缩模型将在退火过程中出现负值的弹性屈服应力。 

 

 

图 4.14 慢冷压缩(CD)模型的模拟流程示意图。 

 

图 4.15b中给出了慢冷压缩模型在预拉伸和压缩过程中分子链末端矢量在拉

伸方向上的分量 Retex 随拉伸比的变化趋势。在整个变形过程中，Retex随着模型的
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宏观变形几乎完全仿射地发生变化。Retex 随拉伸比线性增大与 Retex 随压缩线性减

小的曲线几乎完全重合。而对于分子链在更小空间尺度上的有序，如图 4.15c 所

示，链段在连接键尺度的取向参数 P2 表现出和 Retex 不同的变化趋势。在冷拉过

程中，P2 的值随 λ 的增大单调递增，然而与 Retex 不同的是，P2 的增长速率在拉

伸过程中逐渐减小。在压缩过程中，P2 的值随 λ的减小而不断递减，并在 λ=1.29

附近趋于零，其后随着压缩的进一步进行而变为负值。λ=1.29 这一拉伸比正好对

应于回缩的弹性屈服应力消失的拉伸比，这说明模型在粒子连接键尺度的有序结

构可能与弹性屈服的产生密切相关。 

 

 

图4.15 (a)空心符号分别为慢冷压缩(CD)模型在拉伸和压缩过程中表现出的应力随拉伸

比的变化曲线，实心符号则给出了慢冷压缩(CD)模型在退火过程中对应于变形过程的弹性

屈服应力。(b) 慢冷压缩(CD)模型在变形过程中分子链末端矢量在拉伸方向上的分量 Retex

随拉伸比的变化曲线。(c) 慢冷压缩(CD)模型中链段在连接键尺度的取向参数 P2 随拉伸比

的变化。(d) 慢冷压缩(CD)模型在变形过程中所有粒子平均能量随拉伸比的变化曲线，其中

插入图为粒子链内应力随拉伸比的变化曲线。 

 

图 4.15d 及其插入图给出了拉伸和压缩过程中模型内所有粒子平均能量 E 和

平均链内应力 σintra 随拉伸比 λ的变化曲线。可以看到，在拉伸过程中粒子能量 E

随拉伸的进行单调增加；而在压缩过程中粒子的平均能量 E 先随着压缩的进行

而减小，并在 λ=1.57 附近达到最小值。在之后的压缩过程中，E 开始随着压缩的

继续进行而逐渐增大，并在 λ=1 时达到模型在拉伸过程中 λ=1.7 时的能量值。从
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图 4.15d 中粒子平均能量的变化曲线上看，E 并没有在 λ=1.57 附近出现拐点。图

4.15d 的插入图中则显示出：模型平均链内应力 σintra 在拉伸过程中持续增大；而

在压缩过程中 σintra仅仅在 1.57<λ<1.7的区域内出现降低，在 λ<1.57的区域内 σintra

甚至会随着压缩的持续进行而增大。在 1.57<λ<1.7 区域内，模型表现出回缩的弹

性屈服应力，而此时 σintra 的值甚至可以低于模型在未经拉伸时 σintra 的值。在

λ=1.29，即慢冷压缩模型在退火过程中不再发生弹性屈服的临界拉伸比下，σintra

的值随压缩而持续增大；在慢冷压缩模型中出现负的弹性屈服应力时，即 λ<1.29

的区域，σintra 的值预拉伸过程中 σintra 的值相近。同样地，σintra 在压缩过程中的

变化曲线没有在 λ=1.29 处出现与弹性屈服应力消失对应的临界点。这一结果说

明，拉伸过程产生的链内焓张力与弹性屈服应力的出现无关。 

4.3.5 不同模型中弹性屈服现象汇总 

由于在 4.3.4 节中慢冷压缩模型弹性屈服应力消失的临界拉伸比与模型在连

接键尺度的取向参数 P2=0 的临界拉伸比能够很好地相吻合，因而作者认为弹性

屈服应力的出现与模型在连接键尺度的有序结构有关。为了进一步验证这一推论，

图 4.16 中对不同拉伸比下的慢冷模型、快冷模型、慢冷循环慢冷模型和慢冷压

缩模型在退火过程中表现出的弹性屈服应力的大小进行了汇总。 

 

 

图 4.16 不同模型中弹性屈服应力的强度随键取向参数 P2的变化。 

 

从图 4.16 中可以看到对于具有相同 P2 值的快冷模型和慢冷压缩模型，其弹

性屈服应力几乎可以完全重合。而对于慢冷模型和慢冷循环慢冷模型，由于在小

拉伸比的模型中无法完全消除热历史的影响，因而在拉伸比较低的慢冷模型和压

缩比较低的慢冷循环慢冷模型中仅仅能够看到由热膨胀产生的负应力；而对于更

高的拉伸比或压缩比，慢冷模型和慢冷循环慢冷模型中的弹性屈服应力曲线逐渐
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能够与快冷模型和慢冷压缩模型的结果相吻合。图 4.16 中的结果证实：弹性屈

服的发生确实与模型在连接键尺度的有序结构直接相关。 

4.3.6 自由边界条件下预拉伸模型的松弛行为 

当模型在拉伸方向上的尺寸被固定不变的情况下，预拉伸模型将在退火过程

中表现出回缩的弹性屈服应力。如果在退火过程中允许模型在预拉伸方向上的尺

寸能够完全自由地发生变化，那么在温度升高之后，模型尺寸将在短时间的热膨

胀过后发生明显的回缩。固定模型尺寸的条件下预拉伸模型的弹性屈服，以及退

火过程中完全自由的预拉伸模型中的尺寸回缩，这两者其实具有完全相同的物理

图像。为了更进一步探索弹性屈服现象背后的原理，本节中将预拉伸的慢冷模型

和快冷模型在完全自由的情况下进行退火，以研究其在退火过程中的尺寸回缩。

在本节中，将与慢冷模型和快冷模型相对应的这两个模型分别命名为慢冷自由回

缩(RA)模型和快冷自由回缩(RQ)模型，其分别的模拟流程如图 4.17 所示。 

 

 

图 4.17 慢冷自由回缩(RA)模型和快冷自由回缩(RQ)模型的模拟流程示意图。 

 

在退火过程中，慢冷自由回缩模型和快冷自由回缩模型在预拉伸方向上的尺

寸发生回缩，这一回缩过程伴随着模型势能 E 的耗散。这里所说的能量或势能 E

与前文一致，包括模型中的键合相互作用势能 UFENE 以及非键相互作用势能 ULJ。

如图 4.18a 所示，E 随退火时间单调降低，在不同拉伸比的模型之间 E 的值差异

很小。图 4.18b 中给出了不同预拉伸的快冷自由回缩模型在退火过程中的尺寸回

缩与能量耗散的关系。在退火时间 t=0-10
4
τ的区域内，快冷自由回缩模型的能量

随尺寸回缩近线性地减小，这说明模型的尺寸回缩和能量耗散之间存在直接的联

系。玻璃态聚合物模型中的能量通过空间不均匀的粒子局部位置重排来发生耗散，

这一过程中粒子位置的改变降低了模型的取向有序程度。由于分子链连接性的存

在，模型在很小尺度上的取向改变便足以产生宏观的尺寸变化。 

图 4.18c 给出了快冷模型和快冷自由回缩模型在退火过程中的能量变化曲线。
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在退火过程中由于快冷模型在预拉伸方向上的尺寸受到限制，快冷模型的能量始

终高于快冷自由回缩模型，这说明快冷模型在退火过程中耗散的能量显著低于快

冷自由回缩模型。快冷自由回缩模型中的粒子在退火过程中的位置重排降低了模

型的取向有序，从而引发模型的宏观尺寸的回缩。由于快冷模型中对模型尺寸变

化的约束限制了模型通过回缩释放能量，因而快冷模型和快冷自由回缩模型之间

能量耗散的差值 ΔE=EQ-ERQ 将与快冷模型在退火过程中出现的弹性屈服应力的

强度有关。图 4.18c 中深绿色的符号给出了快冷模型和快冷自由回缩模型间 ΔE

随退火时间的变化，与图 4.3b 和图 4.3c 中 σey 曲线的变化趋势类似，ΔE在 t<100τ

区域内随退火时间单调增大，之后几乎保持不变。图 4.18d 给出了快冷模型和快

冷自由回缩模型(ΔE=EQ-ERQ)，以及慢冷模型和慢冷自由回缩模型(ΔE=EA-ERA)

在退火过程中能量耗散的差值 ΔE随拉伸比的变化曲线。可以看到，图 4.18d 中

ΔE随 λ的变化与图 4.10a 中 σey 曲线的变化趋势非常相似，这也说明了 ΔE和 σey

之间潜在的关联性。 

 

 

图 4.18 (a)不同预拉伸应变的快冷自由回缩(RQ)模型在退火过程中的能量耗散。(b) 不

同预拉伸应变的快冷自由回缩(RQ)模型在退火过程中尺寸回缩与能量耗散的对应关系。(c)

预拉伸 λ=1.6 的快冷模型(Q 模型)和快冷自由回缩(RQ)模型中的能量耗散 EQ和 ERQ，及两者

之间的差值 ΔE=EQ-ERQ随退火时间的变化。(d) 快冷模型(Q 模型)和快冷自由回缩(RQ)模型

在退火过程中能量耗散的差值 ΔE=EQ-ERQ 及慢冷模型(A 模型)和慢冷自由回缩(RA)模型能

量耗散差值 ΔE=EA-ERA随预拉伸应变的变化趋势。 
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既然模型在完全自由和固定长度的条件下分别的能量耗散值的差值 ΔE与退

火过程中出现的弹性屈服应力的强度相关，那么 ΔE必然同样与预拉伸模型在分

子链连接键尺度的取向有序相关。因而本节中分别将经过 t=10
2
τ、3×10

2
τ、3×10

2
τ

和 3×10
2
τ 的自由松弛后的快冷自由回缩模型在预拉伸方向上的尺寸完全固定，

然后使其在固定尺寸条件下继续退火，从而得到退火不同时间后的快冷自由回缩

模型在完全自由和长度固定的条件下分别的能量耗散。图 4.19 中给出的 ERQ 为

快冷自由回缩模型的能量对应地减去 t=10
2
τ、3×10

2
τ、3×10

2
τ和 3×10

2
τ时刻的能

量后的值，以更清晰地和 ΔE进行对比。从图 4.19 中可以看到对于相同预拉伸比

的快冷自由回缩模型，由于退火过程中模型的取向变化很小，在不同时刻固定其

尺寸后能量耗散的差值 ΔE与 ERQ几乎完全一致。对于不同的预拉伸应变，这一

比值随拉伸比的增大而增大。对于 λ=1.1 的模型，这一比值约为 13%；而对于 λ=1.7

的模型，这一比值可以增大至 24%。 

 

 

图 4.19 (a)到(d)分别为在 λ=1.1、1.3、1.5 和 1.7 的预拉伸比下快冷自由回缩(RQ)模型耗

散的能量ERQ以及快冷模型(Q模型)和快冷自由回缩(RQ)模型在退火过程中能量耗散的差值

ΔE随退火时间的变化。图中给出了四个拉伸比下 ΔE和 ERQ之间的比值。 

 

4.3.7 弹性屈服理论模型 

根据模拟结果，本章中提出了如图 4.20a 的理论模型来对弹性屈服现象加以
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理解。如图 4.20a 所示，弹性屈服现象来源于玻璃态聚合物模型在预拉伸过程中

产生的在连接键尺度的构象有序，以及预拉伸模型内粒子在退火过程中的局部位

置重排。在 T<Tg 的情况下，玻璃态聚合物中分子链的运动能力受到周围粒子的

约束，因而模型中链段的有序构象在预拉伸结束后能够得以维持。另一方面，预

拉伸使得模型中部分粒子被赋予更高的能量状态，从而在温度升高时获得运动能

力。这部分具有运动能力的粒子将导致模型连接键尺度的取向有序在退火过程中

发生降低。由于分子链连接性的存在，玻璃态聚合物中小尺度的取向改变将引发

宏观的尺寸变化。此时如果对模型的尺寸变化进行限制，那么模型将表现出回缩

的弹性屈服应力。由于弹性屈服应力的产生来源于粒子的能量耗散过程，因而虽

然弹性屈服与分子链取向相关，但弹性屈服应力并不来源于熵弹性的作用。 

 

 

图 4.20 (a)本章中提出的弹性屈服现象的理论模型示意图，其中颜色深浅表示粒子在位

移前后不同的能量状态。(b)本章中对弹性屈服应力的理论预测值与通过模拟实验得到的实

验值的对比。 

如果假定模型的尺寸回缩完全来源于退火后模型内具有一定取向程度的连

接键的无序化过程，那么模型宏观尺寸的相对变化 δL/L 可以用分子链内连接键

在预拉伸方向上分量的平均变化来进行计算： 

𝛿𝐿

𝐿
=

∑ 𝑟 · | 𝑐𝑜𝑠(𝜃)| · 𝑃(𝜃, 𝑡 + 𝛿𝑡) − ∑ 𝑟 · |𝑐𝑜𝑠(𝜃)| · 𝑃(𝜃, 𝑡)

∑ 𝑟 · |𝑐𝑜𝑠(𝜃)| · 𝑃(𝜃, 𝑡)
 

=
∫ 𝑐𝑜𝑠(𝜃) 𝑠𝑖𝑛(𝜃) (

𝜕𝑓
𝜕𝑡) 𝑑𝜃

𝜋
2

0

∫ 𝑐𝑜𝑠(𝜃) 𝑠𝑖𝑛(𝜃) 𝑓(𝜃, 𝑡)𝑑𝜃
𝜋
2

0

· 𝛿𝑡                                  (4.1)， 

其中 r 为相邻粒子之间连接键的长度，θ 为连接键与预拉伸方向的夹角，

P(θ)=sin(θ)f(θ)为键取向分布，f(θ)为 θ 的空间概率密度函数。上式中 f(θ)的变化

速率 df/dt 与 θ 的空间分布有关，并正比于粒子空间位置重排的速率。而粒子空

间位置重排的速率则正比于退火过程中能量耗散的速率。模型键取向程度越高，

能量耗散速率越高，那么 df/dt 的值也就越大。因而在这里定义了一个扩散系数
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D 来表示耗散相同大小的能量时 f(θ)的变化，即：∂f/∂t·δt=D·▽2
f·δE。于是可以得

到： 

𝛿𝐿

𝐿
=

𝑓(𝜋/2) − ∫ 𝑠𝑖𝑛(2𝜃) 𝑓𝑑𝜃
𝜋/2

0

∫ 𝑠𝑖𝑛(2𝜃) 𝑓𝑑𝜃
𝜋/2

0
/2

· 𝐷𝛿𝐸                              (4.2)， 

其中 δE 为退火过程中能量耗散的增量。式 4.2 中给出了退火过程中模型的尺寸

变化和预拉伸模型中连接键取向角 θ的空间密度分布函数之间的关系。此时可以

定义一个弹性屈服模量 G 来衡量退火过程中出现的弹性屈服应力和自由回缩模

型尺寸变化之间的关联，从而得到： 

𝜎𝑒𝑦 = 𝐺 · −
𝛿𝐿

𝐿
= 𝐺 ·  [−

𝑓(𝜋/2) − ∫ 𝑠𝑖𝑛(2𝜃) 𝑓𝑑𝜃
𝜋/2

0

∫ 𝑠𝑖𝑛(2𝜃) 𝑓𝑑𝜃
𝜋/2

0
/2

· 𝐷𝛿𝐸]            (4.3)。 

在这里需要指出的是，本章中定义的弹性屈服应力 σey 为预拉伸模型在退火过程

中所能出现的最大回缩应力值，因而可以非常简化的认为 σey 与自由松弛的预拉

伸模型的尺寸变化存在线性关系，尽管在实验中 G 的值不一定是常数。这里仅

仅非常定性地给出模型中键取向角分布与弹性屈服应力之间的联系。 

图 4.20b中给出了本章中快冷模型在退火过程中表现出的弹性屈服应力值与

理论预测值之间的关系。由于式 4.3 中给出的是 σey 与 f(θ)之间的关系，而 f(θ)是

实测的取向角空间分布。因而图 4.20b 中以前文中提到的 P2 作为横坐标对 σey 进

行作图，其中 P2 的值可以表示为： 

𝑃2 =
3

2
∫ cos2(𝜃) 𝑓(𝜃)𝑑𝜃

𝜋/2

0

− 1/2                                      (4.4)。 

图 4.20b 中 G·D·δE 的拟合值为 0.4。可以看到 G·(-δL/L)和模拟中得到的ey 具有

相同的变化趋势。在 P2>0.2 的区域，G·(-δL/L)的值与ey 存在细微的区别，这可

能源于预拉伸结果后模型内残余的少量内应力[37-40]。 

4.4 讨论部分 

4.3 小节中的模拟结果表明弹性屈服的发生需要同时存在两个必要因素：其

一为退火过程中具有运动能力的粒子，这部分粒子在退火过程中发生局部位置重

排以耗散能量；其二则是预拉伸过程中产生的在分子链连接键尺度的有序构象。

在 4.3.7小节中基于这两个要素提出的理论模型可以很好地描述弹性屈服应力 σey

与键取向参数 P2 之间的直接联系。但是除了以上两个要素之外，必须指出，玻

璃态聚合物中的分子链连接性同样是弹性屈服现象的出现所必须的条件。粒子的

连接键取向有序同样可以存在于小分子玻璃态材料中，然而仅有玻璃态聚合物材
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料中才能够出现弹性屈服。分子链连接性的存在使得玻璃态聚合物模型内的粒子

必须协同地运动，从而使得分子链局部构象的细微变化可以传递到分子链的整链

构象，如图 4.20a 的示意图所示。而对于聚合度较小的分子链，单链的尺寸变化

对模型整体尺寸的影响可能由于分子链的末端效应而被部分松弛，因而只能产生

较弱的弹性屈服应力[40]。需要指出的是，这里所说的分子链在连接键尺度的取

向降低仅仅改变了整链尺寸的大小，而几乎不影响整链的构象形状。 

本章中给出的弹性屈服的物理图像与前人提出的理论模型不同。Trznadel 等

人的工作中同样强调分子链的取向有序[30-32]。然而在他们的“双弹簧模型”或者

“四弹簧模型”中，将弹性屈服应力解释为链内熵弹性应力和模型宏观回缩应力之

间的相互转化。对于这一解释，作者与 Cheng 等人的看法[37-40]完全相同，即基

于橡胶网络的熵弹性理论很明显不足以用以解释玻璃态聚合物在拉伸过程中产

生的拉伸应力，或者在拉伸过后的退火过程中产生的弹性屈服应力。而 Cheng

等人在他们的理论模型中则提出，玻璃态聚合物在外加应变的过程中将会产生大

量的“应变负载链段”，这些“应变负载链段”在预拉伸过程中受到显著的拉伸作用，

从而产生非常强的链内焓张力。由于玻璃态下分子链段的运动能力受到周围粒子

的约束，因而这些链内焓张力能在拉伸结束后得以保存下来，并在退火过程中表

现为回缩的弹性屈服应力。这一理论解释同样与本章中提出的理论模型有着明显

的区别。事实上，Cheng 等人提到的链内焓张力本质上是源于分子链段键取向、

键角、以及键扭转角等局部细节构象的变化。这些细节构象由于外加应变的作用

而被拉伸到远离最小能量状态的结构，从而储存能量。有趣的是，本章工作中所

采用的分子模型实际上并没有考虑分子链包括键角弯曲势以及二面角扭转势在

内的细节构象，然而这一模型选择并没有影响弹性屈服现象的出现。另一方面，

如图 4.15d 的插入图所示，慢冷压缩模型在压缩过程中的链内应力在 1.3<λ<1.65

的区域甚至已经低于未经拉伸的模型，在这一区域，慢冷压缩模型仍然在退火过

程中表现出回缩的弹性屈服应力。这说明 Cheng 等人提出的链内焓张力并不是

决定弹性屈服现象的关键因素。作者在本章中强调预拉伸模型中在分子链连接键

尺度的取向有序。这一取向有序的存在使得预拉伸模型在能量耗散过程中的微观

粒子局部位置重排能够引发模型的宏观尺寸变化。尽管弹性屈服应力的大小与模

型取向有序的程度有关，然而弹性屈服的直接驱动力是模型中的能量耗散过程，

因而弹性屈服应力应该是“焓应力”而非“熵应力”。 

Cheng 等人提出的链内焓张力可能同样是弹性屈服应力的组成部分，因为预

拉伸的玻璃态聚合物模型中的内应力很难在松弛过程中被完全消除。预拉伸后分

子链内的残余应力能够降低粒子运动的自由能位垒，从而进一步促进退火过程中

粒子的位置重排。另一方面，预拉伸模型中未被完全消除的残余链内应力可能使
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得模型在退火过程中表现出略高于理论预测值的弹性屈服应力。如图 4.16所示，

对于相同的 P2 值，慢冷压缩模型中的弹性屈服应力值总是略微低于快冷模型和

慢冷模型中的弹性屈服应力值，这可能就是来源于压缩过后更少的链内拉伸应力。

当然，这里所说的链内残余应力对模型弹性屈服的影响应远低于本章中提出的链

内连接键取向有序。  

本章中提出的由于链内连接键取向有序导致的弹性屈服应力必然同样存在

于处于拉伸过程的玻璃态聚合物中，并且作为玻璃态聚合物在应变过程中应变硬

化应力的重要组成部分，因为弹性屈服现象的发生所必须的两个因素在拉伸过程

中同样存在。Ediger 等人早在多年前就已经通过实验证实：玻璃态聚合物的塑性

变形过程能够显著提升材料内部粒子的运动能力[78-79]。同时，拉伸过程也使得玻

璃态聚合物材料具有在不同空间尺度上的有序结构。在拉伸过程中，玻璃态聚合

物材料中显著增强的粒子位置重排使得材料内部分子链连接键的取向程度发生

降低，从而进一步引发材料尺寸的自发回缩。为了保证样品拉伸的顺利进行，外

场必然需要额外做功来限制样品的这一自发回缩过程，因而表现出明显更高的拉

伸应力。近来 Rottler 等人的研究指出：玻璃态聚合物在拉伸过程中，随着拉伸

比的不断增大，样品中粒子的塑性重排过程会发生显著增强[29]。这说明玻璃态

聚合物在拉伸过程中的弹性屈服现象甚至可能会随着拉伸的持续进行而变得更

加显著。这一理论模型或许能够为玻璃态聚合物应变硬化的理解提供新的思路。 

针对目前存在的诸多解释玻璃态聚合物材料机械性能的理论模型，弹性屈服

现象的出现提供了一个验证其有效性的重要依据。尽管很多分子理论模型在定量

或半定量描述玻璃态聚合物的机械特征方面取得了重大的成功[25]，然而在这些

分子理论模型的框架下并不能出现弹性屈服。这说明这些理论模型可能仍然忽略

了玻璃态聚合物的某些关键特征。事实上，前人的工作中其实也曾关注到分子链

在连接键尺度的取向有序对玻璃态聚合物材料力学性能的影响[80-83]。Hine 等人

在实验研究中发现：在退火时间低于样品缠结链段的松弛时间时，预应变玻璃态

聚合物在拉伸过程中其弱硬化区域的应力大小受到样品退火时间的影响[83]。Hine

等人的工作中这一退火时间对应于样品在连接键尺度的取向松弛，这表明连接键

尺度的取向有序主导着样品在拉伸过程中弱硬化区域的机械性质。在目前的工作

中，弹性屈服应力的大小与玻璃态聚合物样品在弱硬化区域的应力上升非常相近。

这也表明，连接键尺度的取向有序带来的弹性屈服应力可能是玻璃态聚合物材料

在拉伸过程中弱硬化区域的应力上升的原因。 
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4.5 结论 

本章中设计了六个不同的模拟过程，对预应变玻璃态聚合物在退火过程中发

生的弹性屈服现象进行了模拟研究。本章的主要模拟结果如下： 

（1）在通过缓慢退火获得的慢冷模型和慢冷循环慢冷模型中，只有在经过

约 0.03 个应变的外加形变后模型中才会有弹性屈服应力的出现。这说明模型内

粒子在退火过程中不可逆的局部位置重排是弹性屈服现象发生的必要因素。 

（2）在通过反复退火消除了链内焓张力对弹性屈服现象可能存在的潜在影

响后，经过压缩的慢冷循环慢冷模型中再次出现了回缩的弹性屈服应力。这表明

链内焓张力不是弹性屈服现象的主要影响因素。 

（3）在慢冷压缩模型中，弹性屈服应力消失所对应的拉伸比与分子链在连

接键尺度的取向参数变为零的拉伸比完全吻合。这说明弹性屈服的发生可能与分

子链在连接键尺度的取向有序直接相关。 

（4）在慢冷自由回缩和快冷自由回缩模型中可以看到模型内能量耗散与模

型尺寸回缩之间的线性关系；同时快冷模型和快冷自由回缩模型之间的能量耗散

量与分子链内连接键取向程度有关。 

模拟结果表明，弹性屈服现象的出现来源于预拉伸的玻璃态聚合物模型在退

火过程中存在着具有较高运动能力的粒子，以及预拉伸产生的在分子链连接键尺

度的取向有序。基于这一结论，本章中提出了一个非常简化的描述预拉伸模型在

退火过程中出现的弹性屈服应力的理论模型。这一理论模型给出的弹性屈服应力

值与模拟结果非常相近。由于弹性屈服现象的出现所必须的两个因素同样存在于

玻璃态聚合物材料的形变过程中，因而弹性屈服应力必然同样在玻璃态聚合物的

拉伸过程中存在，并且成为应变硬化的重要贡献部分。本文第六章中将对玻璃态

聚合物模型中不同空间尺度上的取向结构对弹性屈服现象的影响作进一步的讨

论。 
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第 5 章 循环应变对玻璃态聚合物老化状态的调控 

5.1 引言 

在第四章的工作中，模拟结果表明预取向的玻璃态聚合物模型随着其粒子的

位置重排将表现出显著的机械应力。为了进一步说明这一机械应力对玻璃态聚合

物外加应变下的机械响应的影响，本文需要对震荡剪切对玻璃态聚合物模型的影

响有一定的了解。对于震荡应变对玻璃态聚合物材料内粒子的动力学行为的影响，

最近的模拟研究和实验工作存在相互冲突的不同研究结果。本章中的内容将对前

人模拟和研究中的冲突的研究结果的来源进行探讨。 

玻璃态材料的应变模量、断裂强度等宏观性质总是随着时间的推移而逐渐发

生变化。这是由于玻璃态材料中的粒子永远无法达到热力学平衡状态[1-3]，其能

量状态随着时间推移而不断缓慢松弛。玻璃态材料中这一被称为物理老化动力学

行为使其松弛时间随老化时间而持续增大[4]。随着老化时间的增长，玻璃态材料

的物理老化过程使材料的刚性变得越来越强，同时抑制材料在外场下的结构调整，

从而使其更容易地发生应力集中以及脆性断裂[5-6]。与老化过程相反的是玻璃态

材料在外加变形下的塑性屈服或者“机械复苏”
[7]。在外加应变下玻璃态材料的松

弛时间可以发生多个数量级的减小[8-10]；而在应变过后，玻璃态材料的松弛时间

则会在很短的时间内迅速的减小，直至趋近于从熔体状态淬冷至玻璃态时的松弛

状态[11-12]。“机械复苏”过程使得玻璃态材料重新具有了更“年轻”的热力学能量状

态，并且显著提升了材料的可拉伸性能[13]。 

有趣的是，最近的模拟[14-22]和实验[23-29]工作表明，外加机械扰动同样可以使

得玻璃态材料进入明显更低的能量状态，即外加机械形变可以使其发生“过度老

化”。在模拟工作中，小幅振荡变形被证实确实可以降低玻璃态材料的焓，从而

提升材料的结构稳定性和刚性[30-31,51-52]。但 Bennin 等人在最近的实验工作中得

到了与前人的工作完全不同的实验结果[32]。Bennin 等人通过 Ediger 开发的重取

向分子探针技术[8-10]对循环变形后的玻璃态聚甲基丙烯酸甲酯(PMMA)样品的链

段动力学行为进行了检测，实验结果表明，小幅振荡变形后样品的松弛时间反而

比未经循环变形的样品更短。这说明小幅振荡变形并没有使得玻璃态 PMMA 样

品发生过度老化，反而使得样品的老化程度变低了。在描述玻璃态材料宏观性能

的诸多理论模型中往往将材料的老化状态作为模型的重要输入参数[33-34]。在玻璃

态聚合物材料中，尽管样品的链段取向[35]也会对其机械性能产生影响，许多实

验和模拟工作中往往仍然认为形变过程中玻璃态聚合物材料的机械响应变化很
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有可能来源于外加应变导致的过度老化[35-36]。由于老化程度对于玻璃态聚合物材

料性能的显著影响，这里有必要对小幅机械变形对玻璃态材料老化程度的调控作

用进行验证。 

本章中采用分子动力学模拟对玻璃态聚合物材料在循环机械变形下的老化

程度进行了研究。在获得加速老化实验结果的模拟工作中，前人往往采用完全对

称的振荡应变[14-22]；而在获得“机械复苏”的实验工作中，Bennin 等人采用了非对

称的循环应变[32]。因而在本文的工作中将同时对这两种不同的应变加载方式进

行模拟。模拟结果表明，不同的应变加载方式并不会对模型是否发生过度老化或

者“机械复苏”发生影响，仅仅影响模型过度老化或者“机械复苏”的程度。本章还

对变形后模型的势能、维诺体积、粒子配位数、粒子表面有序参数以及近邻粒子

层特征值进行了分析。模拟结果表明，在远低于 Tg 的温度下，小幅振荡变形可

以显著地加速玻璃态聚合物模型的老化过程；而在接近于 Tg 的温度下，非常小

的应变就会使得模型的势能出现增长，从而使得模型发生“机械复苏”。 

5.2 模拟方法 

5.2.1 分子模型 

由于同样是对玻璃态聚合物材料进行研究，本章中采用的分子模型与第四章

中的分子模型完全相同。这一分子模型在前人的研究工作中已经得到了广泛的应

用[37-41]。事实证明，这一模型能够非常好地对玻璃态聚合物材料的诸多性质进行

模拟，并且给出与实验相符的模拟结果。 

本文第四章中已经给出了这一模型的基本参数：熔体状态下(T=1)，Z=9，

τe=1940τ，τR=Z
2
τe=1.57×10

5
τ，τd=3ZτR=4.24×10

6
τ；玻璃态转变温度 Tg=0.41。 

 

5.2.2 模拟流程 

与第四章类似，首先在 T=1 下对通过蒙特卡洛键交换算法获得的非平衡的

聚合物多链模型[42]进行 10
6
τ 的等温松弛，以获得合理的熔体模型。然后采用两

个不同的降温方式将熔体模型降温到低于 Tg 的不同目标温度，以进行下一步的

循环应变模拟工作。本章中采用的第一个降温方式与第四章中快冷模型的降温方

式完全相同，即在降温过程中直接将模型温度直接从 T=1 设置为低于 Tg 的目标

温度。这一瞬时温度跳变使得模型完全没有经历任何的老化过程，因而处于非常

不稳定的能量状态。这一降温方式是为了获得具有较高能量状态和尽可能低的老

化程度的玻璃态聚合物模型，以在循环变形过程中看到更明显的“过度老化”现象。
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与第四章中相同地，这一模型在后文中将统一称为快冷模型(A 模型)。第二个降

温方式则是将模型以 dT/dt=1×10
-6
τ

-1 的降温速率缓慢退火至目标温度，这一相对

较低的降温速率使得模型在退火结束时具有较低的，与经过一定时间的老化过程

后的玻璃态聚合物模型类似的能量状态。这一经过缓慢降温的玻璃态聚合物模型

在后文中将与第四章中相同地称为慢冷模型(Q 模型)。 

 

 

  图 5.1 (a)模型在对称的循环剪切应变过程中剪切应变和剪切应力随时间变化示意图。(b)

模型在非对称的循环剪切应变过程中剪切应变和剪切应力随时间变化的示意图。对于非对

称振荡剪切应变，模型在不同温度和振荡应变振幅下由于残余剪切应变导致的应变偏移量

各不相同，这里仅仅给出快冷模型在 T=0.1 下振荡应变振幅 γ0=0.018 时的模拟结果。图 a

和图 b 中绿色曲线表示剪切应力，蓝色曲线表示剪切应变。 

 

为了消除快冷模型在温度跳变过程中可能产生的部分不合理的分子链局部

构象，降温后的快冷模型和慢冷模型都将在目标温度下进行 10
4
τ 的等温松弛，

然后分别施加循环剪切。在循环剪切过程结束后，将对两个模型的能量状态以及

结构参数进行分析。本章中采用了两种不同的循环剪切方式，以和前人的工作相

对应。在获得过度老化的模拟工作中，其作者往往采用完全对称的循环应变加载

方式[14-22]，即在对模型施加变形后，以相同的速率施加反向的剪切应变。与之对

应地，在本章中，如图 5.1a 所示对玻璃态聚合物模型以相同的频率 f=10
-2
τ

-1 施加

不同幅度的正弦振荡剪切。在整个形变过程中，模型的应变始终在零附近来回振

荡。形变过程结束后，模型仅仅发生了由结构松弛引发的细微体积变化，而不发

生形状改变。在 Bennin 等人的工作中[32]则采用了非对称的应变加载方式，Bennin

等人首先以固定的工程应变对模型施加拉伸，然后再使样品以完全相同的速率进

行回缩直到拉伸应力完全消失；PMMA 样品将在这一长度下松弛 0.1 秒，并再次

受到拉伸。Bennin 等人仅仅对样品施加了 0.003 到 0.0072 的微小应变，这一应

变值远远低于材料的屈服应变。但这一非对称的循环应变加载方式却使得

PMMA 样品在实验中发生了明显的“机械复苏”。 本章中与之对应地对模型施加

了与 Bennin 等人的工作类似的非对称循环应变，如图 5.1b 所示。为了与图 5.1a
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所示的循环应变加载方式相对应，在本章的非对称循环应变过程中首先以

f=10
-2
τ

-1 的正弦振荡的方式对模型施加剪切应变；在模型剪切应变达到最大值后

去除对模型倾斜角度的限制，使其能够完全自由地发生形状的松弛；当模型经过

25τ的自由松弛后，再次对模型施加剪切应变。也就是说在非对称的循环应变加

载过程中，模型在一个振荡变形周期内进行了两次同一方向的剪切变形。由于在

非对称的循环应变加载过程中，模型在每次剪切应变的施加过程中都将发生一定

程度的不可逆塑性变形，因而在多次剪切加载周期过后，模型中的残余剪切应变

逐渐积累，模型在自由松弛过程中将不再能完全松弛至初始形状，如图 5.1b 中

蓝色曲线所示。 

由于前人的实验和模拟工作中已经证明：外加应变下材料是否过度老化或机

械复苏与所施加应变的速率几乎无关，而决定于应变幅度。因而本文中采用固定

的应变频率 f=10
-2
τ

-1，而将应变振幅作为影响模型老化状态的目标参数。选择这

一应变频率可以使得整个模拟过程的所需的模拟时间尽可能的短，以节省时间和

计算资源，同时并不影响最终的模拟结果。 

5.3 模拟结果 

5.3.1 模型在 T=0.1 下的对称振荡变形 

在观察到过度老化现象的模拟工作中通常采用无热条件[4,14,17,21,31]。在这些

工作中往往将模型温度设置为零，从而完全不考虑粒子热运动的影响。在少数一

些考虑温度效应的工作中，也总是将模型设置在远低于 Tg的温度[16,18,19]，如 T=0.1。

因而在这里首先给出 T=0.1 的模型在循环剪切下的能量变化。当对模型施加变形

时，如图 5.2a 所示，0<γ<γ0 区间的剪切应变将首先使得模型的能量随应变逐渐

增大；在应变回复的过程中，模型能量随应变的减小而趋于平衡状态下的能量值；

当剪切应变回复至零后，-γ0<γ<0 区间的反向剪切应变将再次使得模型的能量随

应变增大。图 5.2a 中黑色曲线为玻璃态聚合物模型在自由状态下的能量松弛曲

线。与第四章中类似，这里的模型能量E包括分子链内的键合相互作用势能(UFENE)

以及粒子间的非键合相互作用势能(ULJ)。由于在振荡应变施加过程中模型的能量

随着应变的进行而发生持续振荡，因而图中绿色(γ0=0.074)和蓝色(γ0=0.037)的曲

线表现出明显的展宽。对于 γ0=0.037 的振荡应变，模型的能量在第一个应变循环

过程中即开始随应变而逐渐减小；而对于 γ0=0.074 的振荡应变，模型的能量值在

第一个应变循环中发生了突增，然后在其后的应变循环过程中逐渐降低，最后趋

于稳定值。图 5.2b 和图 5.2c 中分别给出了 γ0=0.037 和 γ0=0.074 的振荡应变过程

中模型在第 1、30、60、120、240、480、960 以及 1920 次应变循环过程中能量
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随剪切应变的变化趋势。可以看到，对于 γ0=0.037 的剪切应变，模型的能量随循

环应变次数的增加从 13.57 降低至 13.54；在单次剪切循环中，模型的能量-应变

曲线仅仅出现一个极小值点，表明模型在单次剪切循环中主要是弹性变形。而对

于 γ0=0.074 的剪切应变，模型能量随循环次数的增长从 13.57 降低至 13.565；在

单次剪切循环中，模型的能量-应变曲线出现了两个极小值点，说明模型在单次

应变过程中发生了结构屈服。图 5.2d 中给出了在 γ0=0.037 和 γ0=0.074 的振荡应

变过程中模型表现出的剪切应力随应变的变化。与图 5.2b 和 5.2c 中的能量变化

相对应，在 γ0=0.037 的振荡应变过程中，模型剪切应力随剪切应变近线性地发生

变化；而在 γ0=0.074 的振荡应变过程中，由于模型发生了结构屈服，其剪切应力

对剪切应变的响应出现了滞后。 

 

 

图 5.2 (a)快冷模型在不同应变的对称循环振荡剪切下的能量变化。(b)和(c)分别为快冷

模型在 γ0=0.037 和 γ0=0.074 的对称循环振荡剪切下能量随剪切应变的变化趋势。(d)快冷模

型在不同应变的对称循环剪切下剪切应力随能量的变化趋势。图 b-d 中颜色从深到浅的曲

线分别为模型在第 1、30、60、120、240、480、960 以及 1920 次循环剪切周期内的能量、

应力变化。 

 

与图 5.2a 类似地，图 5.3a 中给出了快冷模型和慢冷模型在不同应变幅度 γ0

的振荡剪切过程中分别的能量变化曲线。为了更清晰地表现出每一次循环应变过

后模型的能量状态变化，图 5.3a 中仅仅给出每次循环应变过程中 γ=0 时模型的

能量值。可以看到对于快冷模型(图 5.3a 中绿色曲线)，其能量值在不同 γ0 的振荡
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剪切过程中都随应变的进行而不断减小；对于 γ0=0.037、0.046、0.055 的振荡剪

切过程，模型在应变过程中其能量 E 随着循环应变次数的增多而不断降低，整

个过程中能量的松弛速率随 γ0 的增大而上升。在 γ0=0.055 的振荡剪切过程中，

可以看到模型的能量降低曲线中开始出现更多的波动。这说明在 γ0=0.055 的振荡

应变幅度下，模型中已经开始出现一定程度的塑性变形，模型在振荡过程中存在

应变诱导的老化和塑性应变产生的“机械复苏”之间的竞争。对于 γ0=0.074 的模型，

其在第一个循环应变周期内出现明显的能量上升，然后其能量值随着循环应变的

进行而逐渐下降，直至趋于稳定值。而对于慢冷模型(图 5.3a 中蓝色曲线)，由于

经过长时间的缓慢降温，其在初始时刻的能量就已经远低于快冷模型在 2000 个

应变循环周期的加速老化后的能量值。在 γ0=0.037、0.046 的振荡剪切过程中，

慢冷模型的能量在循环应变过程中几乎保持不变；对于 γ0=0.055 的振荡剪切应变，

慢冷模型的能量在 2000 个循环应变周期中随循环应变次数的增大而逐次增大；

对于 γ0=0.074 的振荡剪切应变，慢冷模型的能量在前三次循环应变周期中发生显

著的增大，并在之后的数百个应变循环周期中缓慢变化，直至与 γ0=0.074 的快冷

模型中的能量变化曲线完全重合。 

图 5.3b对图 5.3a中两个模型在经过 2000个不同 γ0的振荡变形周期后的能量

变化进行了统计。由于图 5.3b 中给出的数据仅仅是模型在经过 2000 个振荡变形

周期，即 2×10
5
τ后的能量状态，因而图 5.3b 中快冷模型能量的最低值仍然高于

慢冷模型在经过长时间缓慢冷却后所达到的能量值。图 5.3b 中，快冷模型的能

量首先随循环应变振幅的增大而逐渐减小，并在 γ0=0.052 处达到最低值，说明模

型中发生了“过度老化”。其后快冷模型的能量将随循环应变振幅的继续增大而逐

渐上升，说明此时玻璃态聚合物模型中开始发生“机械复苏”。而对于慢冷模型，

其能量值首先随振荡剪切应变的增大保持水平，然后在 γ0~0.052 的位置开始出现

轻微的增大，并在 γ0>0.06 的区域内逐渐与快冷模型的能量变化曲线重合。慢冷

模型在小应变范围内能量几乎保持不变，说明小幅振荡变形对本就处于较低能量

状态的慢冷模型的老化程度影响非常小，并不能如快冷模型中一样产生非常显著

的过度老化现象。而慢冷模型和快冷模型在大应变区域内的能量变化曲线几乎能

够完全重合，说明大应变机械变形总能使玻璃态聚合物模型发生“机械复苏”。值

得注意的是，由于本文模型中考虑了温度的影响，因而图 5.3b 中绿色曲线在趋

近于极小值点处的拐点显得非常平滑，而没有如 Yeh 等人[21]的工作中一样出现

非常尖锐的转折峰。 

图 5.3b 中模型发生过度老化和机械复苏的临界应变可以被定义为模型的屈

服应变 γY，而在玻璃态材料的拉伸或剪切过程中，则往往将其力学曲线达到最大

值处对应的应变点定义为材料的屈服应变[43-45]。图 5.3c 中绿色和蓝色的虚线给

出了快冷模型和慢冷模型在剪切过程中的应力应变曲线，圆圈符号则给出了不同
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振荡应变下两个模型分别的振荡应力最大值，模型在振荡剪切下发生过度老化和

机械复苏的临界应变在图中以黑色的虚线进行标注。从图 5.3c 的绿色虚线可以

看到，对于快冷模型，其在剪切过程中应力随剪切应变单调地增大，并在黑色虚

线标注的振荡剪切临界应变处趋于最大值。在之后的剪切过程中快冷模型的剪切

应力不再随应变增大。对应地，图 5.3c 的绿色圆圈给出的快冷模型在振荡剪切

过程中表现出的最大应力在黑色虚线处达到最大值，并在之后随 γ0 的增大而出

现轻微的降低。总体而言，对于与剪切应变相对应的振荡应变幅度，模型在相应

的振荡变形中表现出的应力最大值要明显大于在剪切过程中的剪切应力。这是由

于循环振荡变形过程加速了快冷模型的老化过程，从而使其具有更低的能量状态

以及更高的剪切模量。而对于经过缓慢降温的慢冷模型，由于振荡变形过程几乎

没有对模型的能量状态产生影响，因而慢冷模型在剪切过程中表现出的剪切应力

(图 5.3c 中蓝色虚线)和振荡变形过程中表现出的最大应力(图 5.3c 中蓝色圆圈符

号)几乎能够完全重合。由于慢冷模型的能量状态与经过长时间老化后的玻璃态

聚合物模型相类似，因而在剪切过程中慢冷模型在屈服应变附近发生明显的应力

过冲，剪切应力值在达到最大值后发生应变软化。而对于振荡剪切过程，慢冷模

型则在略高于黑色虚线的振荡应变下出现振荡应力的下降，这一现象与 Yeh
[21]

和 Leishangthem
[31]等人的模拟结果非常一致。 

 

图 5.3 (a)快冷模型和慢冷模型在不同的振荡剪切应变幅度下能量随振荡剪切循环次数

的变化趋势。(b)快冷模型和慢冷模型在 2000 次振荡剪切循环后的能量随应变幅度的变化。

(c)两个模型在单次简单剪切过程中表现出的应力-应变曲线，以及其在振荡剪切过程中的最

大应力随剪切应变的变化。(d)快冷模型在不同应变幅度的振荡剪切过程中粒子的均方位移。
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其中不同饱和度的曲线表示相同应变下，选择不同的模型初始时间计算得到的粒子均方位

移曲线。 

图 5.3d 中给出了快冷模型在不同应变幅度的振荡剪切过程中粒子相对于各

自分子链质心的均方位移 g2(t)，其中不同颜色的曲线表示不同的应变幅度的模型，

曲线颜色的不同饱和度表示选择不同初始时刻对模型内粒子的均方位移进行计

算的结果。可以看到对于在静态下进行松弛的模型，由于低温下周围粒子的约束

作用，其内的粒子在整个模拟过程中几乎没有发生明显的位置改变。而对于较小

幅振荡应变下的模型(γ0=0.037,0.055)，可以看到其内粒子的运动能力发生了明显

的提升。循环振荡应变进行一段时间后(t0=3×10
3
τ, 1×10

4
τ)，随着模型过度老化过

程的进行，模型内粒子的运动能力将逐渐下降。对于 γ0>γY 的振荡剪切模型，粒

子的运动能力随应变循环的进行变化非常小，同时 g2(t)在双对数坐标下进行作图

时的斜率约为 0.5，说明此时模型内粒子的动力学行为与聚合物材料在熔体状态

下粒子的 Rouse 松弛行为非常一致。 

5.3.2 模型在 T=0.1 下的非对称振荡变形 

上一小节中的模拟结果表明在对称的小幅振荡应变下，玻璃态聚合物模型中

确实能够发生过度老化；而在更大振幅的循环应变下，模型中则会发生“机械复

苏”。本节中将采用与 Bennin 等人[32]类似的非对称振荡应变，研究不同的应变加

载方式对模型老化程度的影响。 

图 5.4a 中给出了快冷模型分别在对称和非对称的振荡剪切应变下能量随时

间的变化趋势，其中黑色曲线表示模型在静态下的能量变化，深绿色和浅绿色曲

线分别为模型在对称和非对称振荡变形下的结果。与图 5.2a 相同地，由于在应

变施加过程中模型的能量随着应变进行振荡，因而图 5.4a 中模型的能量变化曲

线出现非常明显的展宽。与对称的振荡剪切相比，非对称的振荡剪切过程中模型

的能量降低明显更低。在 γ0=0.037 的对称振荡剪切过程中，快冷模型的能量从

13.57 降低至 13.541；而在相同应变幅度的非对称振荡剪切过程中，快冷模型的

能量从 13.57 仅仅降低至 13.557。 

图 5.4b 对快冷模型和慢冷模型在两种不同应变施加方式的振荡剪切过程中

的能量变化进行了统计。可以看到，在经过 2000 个振荡应变周期后，两种应变

施加方式的振荡剪切下模型的能量表现出相似的变化趋势。但与对称应变相比，

非对称循环应变对模型能量的影响明显更小。在相同小幅应变下，非对称振荡剪

切后，快冷模型能量的减小值明显低于对称振荡剪切后的能量减小值；而对于远

大于 γY 的应变幅度，快冷模型在非对称振荡剪切后的能量明显低于其在对称振

荡剪切后的值。在慢冷模型中，其能量上升对应的起始应变点在非对称振荡应变

下显得要略高于在对称应变下的临界应变。事实上，慢冷模型在两种应变模式下
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应该具有相同的临界应变。如图 5.4b，慢冷模型在不同应变施加方式下的临界应

变区别更有可能是源于非对称振荡应变下临界点处能量增加的斜率比对称振荡

应变下的要低得多，因而显得非对称振荡应变下慢冷模型具有更高的临界应变。 

 

 

图 5.4 (a)快冷模型分别在对称和非对称的振荡剪切应变下的能量变化，其中黑色曲线

为快冷模型在静态下的能量松弛。(b)快冷模型和慢冷模型分别在两种不同应变施加方式的

振荡变形下，2000 个应变周期后的能量状态随应变幅度的变化曲线。(c)快冷模型和慢冷模

型分别在非对称振荡剪切下，2000 个应变周期后的残余剪切应变。 

由于在剪切过程中模型中可能存在塑性形变，在非对称的剪切应变加载模式

下，每次振荡应变周期后模型都不能完全恢复原有的形状。图 5.4d 中给出了快

冷模型和慢冷模型在经历 2000 个非对称的振荡剪切应变周期后分别的剪切应变。

对于快冷模型，由于其内的粒子在小应变下就将发生不可逆的塑性重排，因而快

冷模型在低于 γY 的应变幅度下就在剪切结束后出现了明显的残余应变。随着应

变幅度的增大，快冷模型在剪切结束后的残余应变将在 γY 附近发生陡增。而慢

冷模型在低于 γY 的应变幅度的振荡剪切过后几乎没有残余应变出现，模型在振

荡剪切前后的形状几乎保持不变。当应变幅度 γ0>γY 时慢冷模型在剪切后的残余

应变开始发生陡增，在 γ0>0.06 时，慢冷模型在振荡剪切后的残余应变几乎可以

接近快冷模型的残余应变。 

图 5.4a 和图 5.4b 从能量角度对循环应变下玻璃态聚合物模型的老化程度进

行了分析，仅仅给出不同应变幅度和应变加载模式下模型的能量变化并不足以说
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明外加形变改变了模型的老化程度，因为外加应变同样有可能改变了玻璃态聚合

物的微观构象。图 5.5a 到图 5.5d 从振荡剪切过程中模拟内粒子的配位数 cv、粒

子表面有序参数 S 以及近邻粒子层特征值差值 λ13 三个角度对外加振荡应变对模

型微观结构的调控作用进行了分析。图 5.5a 到图 5.5d 中给出的模拟结果是通过

Rycroft 等人开发的 Voro++算法计算得出的。由于计算结果具有较大的波动(见图

5.5a/c/e)，图 5.5b/d/f 中 cv、S 以及 λ13 在临界点处的值可能不够精确，因而这里

仅仅关注图 5.5b/d/f 中 cv、S 以及 λ13 随剪切应变幅度的变化趋势。图 5.5a 和图

5.5b 给出了不同应变幅度下模型中粒子的配位数 cv，即单个粒子周围近邻的粒子

数目，随振荡剪切循环次数的变化趋势。与图 5.4a 和图 5.4b 中的结果类似地，

快冷模型中粒子的配位数 cv 在小幅振荡应变下随循环应变次数单调降低。cv 的值

减小说明粒子周围的近邻原子在应变过程中出现了减少，模型内的粒子排列得更

加紧密。而在 γ0>γY的振荡应变下，所有模型的 cv 都随振荡应变幅度的增大而增

大。 
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图 5.5 (a)/(c)/(e)分别为快冷模型在对称和非对称的振荡剪切过程中粒子的配位数 cv、粒

子表面有序参数 S 以及近邻粒子层特征值差值 λ13随剪切循环次数的变化趋势。(b)/(d)/(f)分

别为快冷模型和慢冷模型在 2000 个不同振幅的循环应变周期后粒子 cv、S 以及 λ13的值。如

图 a 到图 d 中的纵坐标所示，这里给出的值都是对整个模型中所有粒子对应的 cv、S 以及 λ13

进行平均后的结果。 

图 5.5c和图 5.5d 给出了不同模型在应变下粒子表面有序参数 S 的变化趋势，

在这里 S 的定义为：  

𝑆 = ∑ (6 − 𝑞)𝑣𝑞
𝑞

                                                     (5.1) 

其中 q 为目标粒子与其每个近邻粒子分别的共同近邻粒子数，vq 为目标粒子的近

邻粒子中具有 q 个与目标粒子共有的近邻粒子的粒子数。S 的值对粒子的短程有

序结构非常敏感，因而粒子的表面有序参数常被用于研究无定形金属材料中的粒

子堆积构象[48-49]。可以看到，在 γ0<γY的区域，快冷模型中粒子的 S 值随应变幅

度的增大而出现更多的上升，而慢冷模型中粒子的 S 值几乎保持不变；而对于

γ0>γY的振荡剪切，所有模型中的 S 值都随应变幅度的增大而减小。图 5.5e 和图

5.5f 给出了模型中各个粒子的近邻粒子相对中心粒子的转动惯量特征值的最大

值 λ1 和最小值 λ3 之间的差值 λ13=λ1-λ3。可以看到，γ0<γY的振荡剪切使得快冷模

型中 λ13 的值出现显著的降低，而慢冷模型中 λ13 的值几乎没有明显的变化。λ13

的值出现减小说明模型内的粒子其近邻原子所构成的约束粒子层变得更近似于

球体，微观状态下玻璃态聚合物样品内部的粒子堆积变得更加致密和均匀。而对

于 γ0>γY 的振荡剪切，所有模型中 λ13 的值都随 γ0 的增大而出现增大。同时从图

5.5a 到图 5.5d 中可以看到，非对称的循环应变加载方式对模型结构参数的影响

总是低于对称的循环应变加载方式，这一结果也与图 5.4 中的结果相一致。 

综上所述，在 T=0.1 的模拟条件下，对于对称和非对称的循环剪切加载方

式，外加小幅应变都将使得玻璃态聚合物模型发生过度老化；而在超过 γY 的较

大应变下玻璃态聚合物模型中则将发生机械复苏。对称和非对称的循环应变施

加方式仅仅在对模型能量状态和微观堆积结构的调控过程中表现出不同的效

率。 

5.3.3 模型在更高温度下的振荡变形 

5.3.2 节中的模拟结果表明，在远低于 Tg 的温度下，玻璃态聚合物模型在与

Bennin 等人类似的非对称循环应变加载方式下仍然能够发生过度老化。本节中

将在更高温度下对玻璃态聚合物模型施加振荡剪切应变，以验证在低于 Tg 的完

整温度区间内外加应变对玻璃态聚合物模型能量状态的调控作用。 

图 5.6a 和图 5.6b 中给出了快冷模型和慢冷模型分别在 T=0.3 和 T=0.35 下，

相同的应变幅度 γ0=0.37 不同应变施加方式的振荡剪切过程中的能量变化过程。
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对于 T=0.3 的快冷模型，γ0=0.37 的振荡应变使其能量下降速率出现了明显的增

大；而对于 T=0.3 的慢冷模型，应变下其能量松弛曲线几乎与静态下的曲线完全

重合。图 5.6a 说明在 T=0.3 的温度下，γ0=0.37 的振荡应变仍然能使玻璃态聚合

物模型发生过度老化。而对于 T=0.35 的快冷模型，γ0=0.37 的振荡应变下模型能

量松弛曲线形状的变化显得比 T=0.3 略微复杂。在前 100 个应变循环过程中，快

冷模型在对称的振荡剪切应变下其能量曲线略微高于静态下的曲线。而在之后的

应变循环中，振荡剪切下的能量松弛曲线开始变得低于静态下的曲线，并在 1000

次应变循环后接近于静态下的能量松弛曲线的值。对于非对称的循环应变加载模

式，其能量松弛曲线与静态下曲线的差别显得比对称的振荡应变下的差别要小，

但是其变化趋势与对称振荡应变下的完全一致。而对于慢冷模型，在 γ0=0.37 的

振荡应变下虽然其能量值几乎没有发生明显的增长，但无论是对称还是非对称的

应变加载模式下，其能量值都总是高于静态松弛相同时间后的能量值。也就是说

在相同的振荡应变幅度下，玻璃态聚合物模型可能在较高的温度中发生机械复苏，

而在略低的温度下发生过度老化。 

 

 
图 5.6 (a)和(b)为快冷模型和慢冷模型分别在 T=0.3 和 T=0.35 下，γ0=0.37 的不同应变加

载模式的振荡剪切过程中的能量松弛曲线。其中黑色符号表示两个模型在静态松弛下的能

量曲线，黑色虚线标记出了慢冷模型在 t=0 时刻的初始能量值。 

 

图 5.6b 显示，在模型发生机械复苏的临界应变附近，在慢冷模型的能量变

化曲线中能够更容易地对模型是否发生了机械复苏作出判定。因而为了统计不同

温度下玻璃态聚合物模型发生过度老化和机械复苏的临界应变并且降低模拟计

算的时间成本，这里仅仅对不同目标温度下的慢冷模型施加了对称的振荡剪切应

变，并统计了其在不同应变幅度下的能量变化。将如图 5.6b 的在循环应变过程

中能量变化曲线明显高于相同时间的静态松弛下的能量变化曲线的模型定义为

发生了机械复苏，得到如图 5.7 所示的结果。 
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图 5.7 本章中采用的玻璃态聚合物模型在不同温度下发生过度老化和机械复苏的临界应变。 

 

从图 5.7 中可以看到，在 T<0.25 的区域内，玻璃态聚合物模型发生机械复

苏所需的临界应变几乎不随温度变化；随着温度的进一步升高，模型中发生机械

复苏所需的临界应变在 T>0.25 的区域内开始随温度不断减小，并在接近于玻璃

态转变温度的位置变为零。 

5.3.4 预拉伸模型的振荡变形 

从图 5.3d 中能够看到，γ0>γY的振荡应变下的模型内的粒子具有与熔体中粒

子相近的运动模式。尽管由于模拟计算时间成本的限制，图 5.3d 中的模拟结果

仅仅计算至 g2(t)~t
0.25 的时间区域，但这一结果已经足以说明在大幅的振荡应变

下模型内的分子链已经能够发生显著的构象变化。 

为了更清晰地说明在外加应变下玻璃态聚合物模型中分子链的构象变化，本

节中在 T=0.1 下对预拉伸至拉伸比 λ=1.7 的模型施加了对称的振荡剪切。其中，

模型的剪切方向和剪切梯度方向与其预拉伸方向垂直。图 5.8a 中给出了不同应

变幅度的振荡剪切过程中预拉伸模型拉伸比 λ=L/L0 的变化趋势，其中 L0为模型

在预拉伸之前的初始长度。可以看到，对于 γ0=0.028 的小幅应变，预拉伸模型在

振荡剪切起始的几十个循环周期内 L/L0从 1.7降低至 1.65；在之后的应变过程中，

模型的长度几乎不再发生改变。这与前文中小幅振荡应变下模型的过度老化过程

相对应。小幅振荡应变加速了模型内粒子的松弛，因而引发了模型长度的变化；

同时外加变形对模型产生的过度老化作用使得模型内粒子的松弛时间指数增长，

因而预拉伸模型在前几十次的循环应变下的明显回缩过后其尺寸变化变得非常

缓慢。图 5.8a 中，预拉伸模型在振荡剪切应变下的长度回缩幅度随振荡应变的

增大而不断增大。在 γ0=0.083 的振荡应变下，模型在预拉伸方向上的尺寸可以在

2000 次循环应变周期后几乎完全回复(L/L0=1)。 
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图 5.8 (a)预拉伸至拉伸比 λ=1.7 的模型在不同幅度的振荡剪切应变下的长度变化。(b)

分子链内相邻粒子之间的连接键在预拉伸方向投影的平均长度随剪切循环次数的变化趋势。

(c)预拉伸模型在振荡应变下的长度回缩与链内连接键取向松弛之间的对应关系。 

 

如第四章中所提到的，玻璃态聚合物材料的宏观尺寸变化通常伴随着不同尺

度分子链构象的变化。分子链整链尺寸往往随材料宏观尺寸变化而仿射地发生改

变，而分子链在更小空间尺度上的构象变化往往并不与材料宏观尺寸变化同步。

图 5.8b 中给出了预拉伸模型内分子链连接键在预拉伸方向上投影的平均长度

<Lx,N=2>随循环应变次数的变化趋势。在 λ=1.7 的预拉伸模型中，<Lx,N=2>/<Lx0,N=2>

的值约为 1.21。可以看到在 γ0=0.083的振荡应变下，预拉伸模型内<Lx,N=2>/<Lx0,N=2>

的值在 200 次循环应变后就已经几乎完全衰减到 1，这说明在 γ0>γY 的振荡应变

下模型内分子链连接键的取向有序在非常短的时间内得以完全被松弛。图 5.8c

中给出了预拉伸模型在不同应变幅度的振荡剪切过程中其在预拉伸方向上的尺

寸和连接键投影长度变化率的比值。值得注意的是，图 5.8c 中的纵坐标为(L/L0’)/ 

(<Lx,N=2>/<Lx0’,N=2>)，与图 5.8a 和图 5.8b 中的 L/L0 和<Lx,N=2>/<Lx0,N=2>存在区别。

其中 L0’和<Lx0’,N=2>分别为 L 和<Lx,N=2>在振荡剪切开始时的值。图 5.8c 中纵坐

标的这一设置方式是为了将模型在尺寸回缩过程中不同空间尺度结构的尺寸改

变进行直接的对应。从图 5.8c 可以看到在 1.7< L/L0<1.5 的模型回缩过程中，

(L/L0’)/ (<Lx,N=2>/<Lx0’,N=2>)的值非常接近于 1，也就是说不同应变幅度的振荡剪

切下的模型在连接键尺度和整链尺度的尺寸变化几乎完全相同。仅仅分子链内连
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接键尺度的取向松弛就已经足以引发模型宏观尺寸的变化。这一结果也是对第四

章中提出的理论模型的有力支撑。 

5.4 讨论部分 

本章中对不同温度下不同循环应变加载方式对玻璃态聚合物材料稳定性的

调控作用进行了研究。对于对称的振荡应变加载模式，在低于 Tg 的不同目标温

度下，玻璃态聚合物模型在小幅振荡剪切过程中的能量状态表现出比静态下快得

多的松弛行为；而在更大的应变幅度下玻璃态聚合物模型在应变后表现出比小幅

应变后更高的能量状态。对玻璃态聚合物模型在振荡应变下的微观结构参数 cv、

S 以及 λ13 的计算结果表明，在小幅振荡应变下玻璃态聚合物模型 cv、S 以及 λ13

的值具有与静态下相同的变化趋势，但其随时间的变化速率与静态下相比出现明

显的增大，说明玻璃态聚合物模型在小幅振荡应变下确实发生了过度老化。而对

于更大幅度的振荡应变，cv、S 以及 λ13 的值表现出与老化过程相反的变化趋势，

表明模型在大于 γY 的振荡应变下确实发生了机械复苏。这一模拟结果与前人的

模拟结果完全一致[30-31,51-52]。而对于与 Bennin 等人采用的非对称的振荡应变加

载方式[32]，本章中得出与对称的振荡应变加载方式几乎完全一致的结果。对称

和非对称的循环应变加载方式仅仅在对模型老化状态的调控作用上存在不同的

效率。图 5.6 和图 5.7 中给出的模拟结果表明，玻璃态聚合物模型在外加应变下

发生过度老化还是机械复苏的临界应变 γY 随温度的增大而逐渐减小。在 T<0.25

的温度区间内，γY几乎不随温度变化；而在 0.25< T<Tg 的温度区间内，γY随温度

增大出现显著的减小。图 5.7 中 γY随温度的变化斜率的明显变化表明玻璃态聚合

物材料在振荡应变下的屈服行为随温度变化分为两个阶段。在 T<0.25 的温度下，

模型内的粒子其周围粒子对其具有非常强的约束作用。此时对于在退火或是老化

过程中已经处于较低能量状态的粒子，低于 γY 的振荡应变不足以使其越过周围

粒子对其施加的势垒从而发生位置重排；而对于在淬冷过程中仍处于较高能量状

态的粒子，低于 γY 的振荡应变即能使其越过周围粒子对其施加的能垒从而进入

新的能量状态，直至外加应变不再能使其逃脱周围粒子的约束。而高于 γY 的振

荡应变则会完全破坏模型内粒子的局部堆积结构，从而使模型发生局部的结构屈

服。此时粒子能够在外加应变的作用下发生位置的局部变化。而在 0.25<T<Tg 的

温度区间内，由于周围粒子对模型内单个粒子的束缚作用随温度的升高而逐渐减

弱，此时低于 γY 的振荡应变即可使具有较低能量状态的粒子越过周围粒子对其

施加的能垒进入新的能量状态。由于几乎所有粒子都能从较低能量状态进入新的

能量状态，此时模型的能量将比静态下模型在老化过程中的能量更高。也就是说，

在 0.25<T<Tg 的温度区间内，低于 γY的振荡应变即可使玻璃态聚合物发生机械复
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苏。在 Bennin 等人的工作中[32]，其采用的 PMMA 样品的玻璃态转变温度约为

400K，其屈服应变约为 0.03。在 Tg-10K 到 Tg-25K 的温度下，Bennin 等人对不

同老化时间的 PMMA 样品施加振荡应变分别为 0.003、0.006 以及 0.0072 的非对

称循环拉伸。在 375K 下振荡应变为 0.003 的循环拉伸几乎不改变样品的老化速

度；而振荡应变为 0.006 以及 0.0072 的循环拉伸则使得模型的老化速度发生了减

缓。这一实验结果也与本文中的模拟结果非常相似。 

而在预拉伸的玻璃态聚合物模型中，模拟结果表明低于 γY 的振荡应变下模

型的尺寸回缩与分子链连接键在预拉伸方向上的投影长度的减小比例几乎完全

一致，模型在小幅应变下的尺寸变化几乎完全来源于分子链在连接键尺度的取向

松弛。这说明本文第四章中提出的理论模型将退火过程中模型的尺寸变化和弹性

屈服归因于分子链连接键尺度的取向松弛是完全合理的。另一方面，在高于 γY

的振荡应变下预拉伸模型几乎可以如高于 Tg 的情况一样，发生预拉伸方向上的

大幅度的尺寸回缩。这说明在高于 γY 的应变下，聚合物分子链的微观构象在玻

璃态下的松弛行为可以与熔体中的松弛行为相近。 

5.5 结论 

本章的模拟工作表明，在不同温度下玻璃态聚合物模型在小幅振荡应变下都

将发生过度老化；而在大幅振荡应变下则将发生机械复苏。模型发生过度老化和

机械复苏的临界应变随温度的升高而减小。对称的循环应变加载方式和非对称的

循环应变加载方式并不对模型是否发生过度老化或是机械复苏产生影响，两者仅

仅在对玻璃态聚合物模型稳定性的调控作用强度上表现出差别。 

另一方面，玻璃态聚合物模型在振荡应变过程中表现出明显的两个温度区间。

在低于 0.3 的温度范围内，模型发生机械复苏的临界应变随温度的变化很小，高

于 γY 的振荡应变将使得模型的微观结构发生屈服，单个粒子的周围粒子对其施

加的约束势垒在应变下遭到破坏；而在高于 0.3 的温度范围内，模型发生机械复

苏的临界应变随温度升高而急剧减小，机械应变使得模型内粒子能够越过周围粒

子对其施加的势垒发生位置变化，从而表现出类似于熔体内粒子的位移-时间曲

线。 
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第 6 章 振荡剪切下预应变玻璃态聚合物的弹性屈服 

6.1 引言 

本章的工作是对第四章中预应变玻璃态聚合物在退火过程中的弹性屈服[1-8]

工作的进一步深入，并采用了第五章中介绍的振荡剪切方法来调控玻璃态聚合物

模型内粒子的运动能力。 

在前人的研究中，弹性屈服的出现往往被归因于在退火过程中得以被释放的

由分子链网络拉伸带来的熵弹性应力[9-15]。而随着对玻璃态聚合物在形变过程中

的机械应力理解的逐渐深入[16-18]，这些对弹性屈服现象基于熵弹性理论的理论解

释显得越来越缺乏可信力。不久前 Cheng 等人对于弹性屈服的研究工作认为，

弹性屈服应力来源于玻璃态聚合物内分子链在与应变下的链内焓应力[19-22]，这样

的焓应力来源于分子链连接键的键长、键角或是扭转角在外加应变下偏离能量平

衡值。基于预应变玻璃态聚合物材料在退火过程中的弹性屈服现象，Cheng 等人

认为这样的分子链内的焓应力必然是玻璃态聚合物材料在应变下表现出的回缩

应力的重要组成部分。作者非常赞同 Cheng 等人的部分观点，即弹性屈服应力

必然同样存在于玻璃态聚合物的拉伸过程中。然而第四章的研究结果表明，弹性

屈服应力并不直接来源于分子链内的链段拉伸带来的焓应力，而是来源于模型内

分子链存在连接键尺度的取向有序时，退火过程中粒子的位置重排引发的模型整

体尺寸的变化。本文同样认为弹性屈服应力是焓应力而非熵应力，然而与 Cheng

等人认为弹性屈服应力直接来源于分子链的局部拉伸应力不同，本文认为弹性屈

服的驱动力来源于粒子能量耗散过程中的局部位置变化。 

在聚合物材料中，其分子链在不同空间尺度的局部构象变化往往是相互关联

的。因而很难确切地说聚合物材料中宏观性能的变化具体与哪一空间尺度的结构

变化直接关联。本文的 4.3.4 小节中可以看到弹性屈服应力消失的临界应变与分

子链在连接键尺度的取向有序的变化相吻合，而与整链构象的变化无关。但是这

仍然并不能排除略大于分子链连接键的尺度的有序结构同样对玻璃态聚合物体

系的弹性屈服应力存在影响的可能性。另一方面，虽然本文 4.3.5 小节中给出的

不同模型的弹性屈服应力与分子链连接键尺度的取向有序都具有非常好的对应

关系，但是也必须要意识到，在退火过程中玻璃态聚合物模型同时也发生了明显

的热膨胀从而引入了负值的膨胀应力，这一膨胀应力的存在可能使得模型最终表

现出的弹性屈服应力略低于理论预测值。 

预应变玻璃态聚合物材料在退火过程中的弹性屈服现象来源于预取向模型
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中粒子在能量耗散过程中的局部位置变化。其中分子链的预取向结构来源于模型

的预拉伸过程；而粒子的局部位置变化来源于退火过程增强了粒子的运动能力。

前人的实验[23-24]和模拟工作[25-28]以及第五章的模拟结果都同样表明，玻璃态聚合

物材料中粒子的运动能力在外加应变下都将出现明显的增强。因而弹性屈服应力

必然同样能够在外加变形的预应变玻璃态聚合物材料中出现。本章中将对预拉伸

的玻璃态聚合物模型在垂直于预拉伸方向上施加振荡剪切，从而在没有热膨胀影

响的情况下，对决定弹性屈服应力的空间尺度结构进行研究。研究结果表明，弹

性屈服应力仅仅与分子链在连接键尺度的取向有序相关。 

6.2 模拟方法 

6.2.1 分子模型 

本章中采用的分子模型与第四章和第五章中的玻璃态聚合物模型完全一致，

其在熔体状态下 (T=1)分子链的缠结点数目 Z=9；松弛时间 τe=1940τ，

τR=Z
2
τe=1.57×10

5
τ，τd=3ZτR=4.24×10

6
τ；玻璃态转变温度 Tg=0.41。 

6.2.2 模拟流程 

本章中采用的预应变玻璃态聚合物模型与第四章大体相同。熔体模型的初始

分子链构象采用蒙特卡洛键交换算法进行最初的构象采样，然后在 T=1 下进行

10
6
τ的等温松弛。经过长时间松弛的熔体模型在 dT/dt=1×10

-6
τ

-1 的降温速率下缓

慢退火至 T=0.1，获得具有一定老化程度的玻璃态聚合物模型。然后这一慢冷模

型将以 dλ/dt=1×10
-8
τ

-1的恒定应变速率拉伸至拉伸比 λ=1.7，并在 T=0.1 的温度下

进行 10
4
τ 的等温松弛。在这一松弛过程中，预拉伸模型的长度可以完全自由地

发生回缩并完全消除其在拉伸过程中表现出的宏观应力。模型在拉伸过程中的应

力(σ)-拉伸比(λ)曲线如图 6.1a 所示，与图 4.3a 类似，其中横坐标使用 g(λ)=λ
2
-1/λ，

以更直观地和前人的实验和模拟工作结果进行对比[29-30]。图 6.1a 中，模型的拉

伸应力曲线在 λ=1.05 附近的应力过冲后随 g(λ)的增大近线性地增长，说明模型

在拉伸过程中发生了应变硬化。图 6.1a 中的插入图为预拉伸模型在拉伸过程和

在 λ=4 下进行的压缩过程中的应力(σ)-拉伸比(λ)曲线，后文中将对预拉伸模型经

过压缩后在振荡剪切下的弹性屈服进行讨论。 

为了在不改变模型温度的条件下再现预应变玻璃态聚合物的弹性屈服，本章

对经过自由松弛的预应变玻璃态聚合物模型在固定其在预拉伸方向上的长度不

变的情况下，施加了不同应变幅度的振荡剪切，其剪切方向和剪切梯度方向垂直

于模型的预拉伸方向。振荡剪切的频率和施加方式与第五章中的对称振荡应变相
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同。图 6.1b给出了 λ=1.7的预拉伸模型在 γ0=0.048的振荡剪切下的应力应变曲线。

这里需要指出的是，本章中提到的应力值与第五章中提到的剪切应力不同。这里

提到的应力是预拉伸模型在剪切过程中，在预拉伸方向上的回缩应力，而不是振

荡剪切过程中的剪切应力。对于单次振荡剪切过程，其应力随应变增大而增大，

并在应变回复过程中发生减小。模型在单次振荡剪切过程中应力的振荡幅度约为

0.05。随着振荡剪切的进行，预拉伸模型中将出现显著的回缩应力，其应力值随

着剪切的施加而振荡式地增大。对于 γ0=0.048 的振荡应变，预拉伸模型的回缩应

力在前十个振荡应变过程中随循环应变次数的增大而不断增大，并在之后的

2000 次循环应变中几乎保持不变。模型在 γ0=0.048 的振荡应变下经过 2000 次循

环应变后最终表现出的回缩应力约为 0.4，略高于本文第四章中预拉伸比 λ=1.6

的模型在 T=0.3 下表现出的弹性屈服应力 σey=0.37。 

 

 

图 6.1 (a)玻璃态聚合物模型在 T=0.1 下的应力-拉伸比曲线。其中的横坐标为 g(λ)=λ
2
-1/λ，

这一参数描述了模型内分子链构象熵的变化。(b)预拉伸比 λ=1.7 的模型在 T=0.1 下 γ0=0.048

的振荡应变过程中的应力和应变曲线。其中蓝色曲线为振荡应变，绿色曲线为模型在振荡

应变过程中出现的弹性屈服应力。 

6.3 模拟结果 

6.3.1 振荡剪切下预应变玻璃态聚合物的弹性屈服 

从图 6.1b 中可以看到预拉伸的玻璃态聚合物模型在 γ0=0.048 的振荡剪切下

能够发生弹性屈服。与第四章中预拉伸模型在退火过程中表现出的弹性屈服现象

不同，图 6.1b 中预拉伸模型在振荡剪切下出现的回缩应力的值增大的速度明显

低于图 4.3b 和图 4.3c 中回缩应力的增大速度。图 4.3b 和图 4.3c 中，预拉伸模型

在退火过程中的回缩应力在 100τ的时间内就已经达到最大值；而在图 6.1b 中，

预拉伸模型的回缩应力在十个周期为 100τ的循环应变过程中依次增大。 

图 6.2a中给出了预拉伸比 λ=1.7的模型在不同应变幅度的振荡剪切过程中在
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预拉伸方向上的回缩应力的变化曲线。可以看到对于 γ0=0.012、0.024 和 0.036

的小幅振荡应变，预拉伸模型的回缩应力值在循环应变过程中随应变次数逐渐增

大，并分别在 Ncycle=700、500、400 附近达到最大值。在回缩应力值达到最大值

后，模型表现出的宏观应力几乎不再随振荡应变的继续而发生变化。而对于

γ0=0.048 的模型，其在振荡应变过程中的回缩应力在 Ncycle=10 附近达到最大值。

在之后的应变过程中，其回缩应力仅仅出现非常小幅度的减小。对于 γ0=0.060、

0.084 和 0.108 的模型，其回缩应力在第一个循环应变内即达到最大值，并在之

后的振荡剪切过程中随循环应变次数的增大近指数地减小。对于 γ0=0.060 的模型，

其回缩应力在 2000 次循环应变后从 0.6 减小至 0.27；而对于 γ0=0.084 和 0.108

的模型，其回缩应力在 2000 次循环应变后几乎衰减至零。对于 γ0=0.060、0.084

和 0.108 的模型，其在第一个振荡应变周期内表现出的回缩应力最大值几乎不随

应变幅度的增大而发生变化；而在之后的振荡应变过程中，其回缩应力值的衰减

速率随应变幅度的增大而增大。 

 

 

图 6.2 (a)不同应变幅度的振荡剪切过程中，λ=1.7 的预应变玻璃态聚合物模型中出现的

回缩应力值随时间的变化曲线。(b)经过 2000 次不同应变幅度的循环应变周期后，λ=1.7 的

预拉伸模型的能量和回缩应力值。 

 

图 6.2b 中给出了预拉伸比 λ=1.7 的模型在经过不同应变幅度的 2000 次循环

应变周期后的能量及回缩应力值。从图 6.2b 的能量变化曲线上看，模型发生过

度老化和机械复苏的临界应变 γY在 0.048 和 0.06 之间。也就是说，在接近于 γY

的振荡应变下，预拉伸模型的回缩应力值开始出现微弱的下降；而在大于 γY 的

振荡应变下，预拉伸模型的回缩应力随循环应变次数的下降速率变得越来越快。 

6.3.2 弹性屈服过程中的结构松弛 

前文中已经提到，聚合物材料中分子链构象的松弛在不同的空间尺度上具有

不同的松弛速率。为了说明预应变玻璃态聚合物模型在振荡剪切过程中回缩应力
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随循环应变次数的变化与哪一尺度的构象变化相关，图 6.3a 中给出了 λ=1.7 的预

拉伸模型在 γ0=0.084 的振荡剪切下不同空间尺度的链段的取向参数 P2 随时间的

变化趋势，其中 P2 已经在 4.3.4 小节中进行了定义。可以看到，对于分子链在接

近整链尺度的取向参数，由于模型在预拉伸方向上的尺寸受到限制，N>50 的 P2

的值在整个应变过程中几乎保持不变。随着链段长度的减小，P2 的值随振荡应

变表现出越来越多的降低。对于分子链连接键尺度(N=2)的 P2，其值在 1000 次循

环应变周期后几乎衰减至零，其变化趋势与振荡应变过程中模型的回缩应力的变

化趋势非常相似。 

 

 

图 6.3 (a) λ=1.7的预拉伸模型在 γ0=0.084的振荡剪切下不同空间尺度的链段的取向参数

P2随时间的变化趋势。(b)到(d)图分别为振荡应变过程中模型的回缩应力对不同尺度链段的

取向参数 P2进行作图。 

 

图 6.3b 到图 6.3d 给出了不同拉伸比的预拉伸模型在 γ0=0.084 的振荡应变过

程中模型的回缩应力随不同尺度链段的 P2 值的变化趋势。对于 N=20 的 P2值，

尽管其下降趋势与振荡应变过程中回缩应力的减小相似，然而对于不同预拉伸比

的模型，其 σ-P2 曲线没有发生任何的重合。对于 N=5 的 P2 值，其在模型回缩应

力减小的早期阶段并不重合，而在回缩应力值降低约二分之一后开始发生重叠。

对于 N=2 的 P2 值，不同预拉伸比模型的 σ-P2 曲线在整个振荡应变过程中可以很

好地重合。这说明与拉伸的玻璃态聚合物模型在振荡剪切下出现的弹性屈服应力



第 6 章 振荡剪切下预应变玻璃态聚合物的弹性屈服 

  120 

与分子链在连接键尺度的取向有序具有直接的联系。 

虽然图 6.3d 中的数据表明弹性屈服应力与分子链在连接键尺度的取向有序

具有最明显的相关性，但弹性屈服应力可能并不仅仅与模型在单一空间尺度的取

向有序相关。因而本节中对 λ=4 的预拉伸模型施加了不同应变的压缩，以获得与

拉伸后的模型具有在相对应的不同空间尺度上取向有序程度不同的模型。图 6.4a

中给出了 λ=4 的预拉伸模型在压缩过程中不同空间尺度的取向参数随拉伸比的

变化趋势。可以看到在压缩过程中越小尺度的链段其取向参数随压缩的变化越明

显。对于 N=2 的 P2 值，其在 λ=2.7 附近就已经降低至零；而 N=5 的 P2 值在 λ=1.5

附近降低至零；N>50 的 P2 值则在预拉伸模型被压缩至 λ=1，即完全消除预拉伸

应变后才完全变为零。 

 

图 6.4 (a)预拉伸比 λ=4 的模型在压缩过程中不同尺度链段的 P2值。 

 

然后对在压缩过程中 N=2 的 P2 值达到零后的预拉伸模型施加 γ0=0.084 的振

荡剪切。由于 λ=4 的预拉伸模型在压缩过程中在 λ=2.7 附近拉伸应力变为零，并

在其后的压缩过程中表现出负值的压缩应力，因而 N=2 的 P2 值达到零时(λ=2.7)

的模型将在自由松弛过程中发生一定程度的膨胀，并出现 N=2 的 P2值的略微增

大。因此这里选取的压缩模型拉伸比分别为 λ=2.32、2.20、2.08、1.96、1.84、1.72，

其中 λ=2.32的模型在10
4
τ的自由松弛过程中其N=2的P2值恢复至零，而 λ=2.20、

2.08、1.96、1.84、1.72 的模型其 N=2 的 P2值则在自由松弛结束后仍然小于零。
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图 6.4b 中给出了预拉伸比 λ=4 的模型在分别压缩至 λ=2.32、2.20、2.08、1.96、

1.84、1.72 并经过 10
4
τ自由松弛后，其 N=2 的 P2 值在振荡应变下随循环应变次

数的变化趋势，其中为了与压缩后的拉伸比相区分，图 6.4b 中将模型在压缩前

的拉伸比标记为 λ0。从图 6.4b 中可以看到，虽然这些模型在压缩后 N=2 的 P2 值

已经低于零，但是由于其在更大空间尺度上的链段仍具有一定的拉伸取向，因而

其 N=2 的 P2 值在振荡应变过程中会随循环应变次数的增加而出现不同幅度的增

大。 

为了说明在不同空间尺度上具有不同取向有序程度的模型在振荡剪切下的

弹性屈服应力，图 6.4c 中给出了压缩至 λ=2.32、2.20、2.08、1.96、1.84、1.72

的预拉伸模型在振荡剪切过程中出现的回缩应力随 N=2 的 P2 值的变化趋势，这

里同时给出了图 6.3d 中拉伸至不同拉伸比的没有经过压缩的预拉伸模型在振荡

剪切中的数据。可以看到对于不同机械应变历史的模型，其在 γ0=0.084 的振荡应

变过程中出现的回缩应力与 N=2 的 P2 值具有一一对应的关系。这说明预拉伸模

型在退火以及振荡应变过程中表现出的回缩应力确实决定于其分子链在连接键

尺度的取向有序。 

6.3.3 温度对振荡剪切过程中弹性屈服应力的影响 

通常而言，由分子链取向有序程度所决定的宏观应力往往被认为来源于分子

链构象熵的变化。而验证弹性屈服应力是熵应力还是焓应力的最有效手段莫过于

对不同温度下模型表现出的应力大小进行对比，因为熵应力总是随温度的升高而

增大[31-39]。图 6.4d 中给出了在 T=0.1、0.2 以及 0.3 下 λ=4 的预拉伸模型在 γ0=0.084

的振荡应变过程中的应力变化。可以看到对于不同温度下的预拉伸模型，其在振

荡应变过程中相同 N=2 的 P2 值下的回缩应力随温度的增大而减小。这说明弹性

屈服应力确实是焓应力而非熵应力。 

6.4 讨论部分 

本章的模拟工作采用振荡剪切在预拉伸的玻璃态聚合物模型中再现了弹性

屈服现象。本章工作是在第四章和第五章工作的基础上进行的进一步探索。 

图 6.2a 中，预拉伸模型在 γ0>0.048 和 γ0<0.048 的振荡剪切过程中出现的回

缩应力具有不同的变化趋势。这一临界应变幅度对应于第五章中模型发生过度老

化和机械复苏的临界应变 γY。由于在 γ0=0.048 的应变幅度下预拉伸模型中出现的

回缩应力已经开始随循环应变出现降低，因而本章中的临界应变低于第五章中的

临界应变 γY。但是本章的模型与第五章中的模型完全一致，因而在 γ0=0.048 的振
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荡应变下模型应该仍然处于过度老化状态。本章中 γ0=0.048 的振荡应变下模型中

回缩应力的减小应该来源于在该应变下，模型在过度老化过程中粒子的位置重排

引发的明显的分子链连接键尺度的取向有序程度的下降。而在 γ0<0.048 的振荡应

变过程中，虽然模型内分子链在键尺度的取向有序程度同样随应变幅度的增大而

降低，但在 γ0<0.048 的振荡应变下模型内粒子的位置重排随应变幅度的增大而增

多，从而耗散了更多的能量，并诱发了预拉伸模型更大的宏观尺寸回缩，因而产

生了随应变幅度增大而增大的回缩应力。在 γ0<γY 的振荡应变下，粒子位置重排

的增多导致的回缩应力增大，以及粒子位置重排导致的分子链在连接键尺度的取

向程度的下降，从而引发的回缩应力减小相互竞争，并在 γ0=0.048 附近达到临界

值。而在 γ0>γY 的振荡应变过程中，由于粒子的位置重排不再受到应变幅度的限

制，因而不同应变幅度下预拉伸模型所能达到的最大回缩应力值几乎完全一致。

而不同应变幅度下预拉伸模型在达到最大回缩应力后的回缩应力衰减过程则与

分子链在连接键尺度的取向有序程度的降低过程完全对应。第四章的理论模型中

也同样引入了模型的能量耗散值 δE 作为弹性屈服应力强度的直接影响因素。 

在本章图 6.3d 和图 6.4c 中，对于具有在连接键尺度(N=2)的相同 P2 值的预

拉伸模型，由于其具有不同的机械应变历史，其在更大空间尺度上的链段(N>2)

的 P2 值各不相同，但其在 γ0=0.084 的振荡应变下表现出完全相同的回缩应力。

这表明弹性屈服现象的出现仅仅与分子链在连接键尺度的取向有序直接相关。更

大空间尺度的链段的有序排列可能会对分子链连接键的空间取向产生影响，但其

仅仅通过改变分子链连接键的取向程度间接地影响预拉伸模型在退火或者外加

应变过程中的回缩应力。另一方面，由于本章图 6.3d 和图 6.4c 中预拉伸模型在

振荡应变下的回缩应力与分子链在连接键尺度的 P2 值一一对应，因而在本章中

几乎可以完全排除模型内可能存在的链内焓张力[19-22]对弹性屈服应力产生影响

的可能性。弹性屈服应力仅仅与模型内粒子位置重排和分子链连接键取向有序相

关。 

图 6.4d 中预拉伸模型在不同温度下的振荡剪切过程中的回缩应力随温度的

升高而减小，这一模拟结果则给出了有力的证据，证明弹性屈服应力确实是焓应

力而非熵应力。 

最后，本章中的模拟结果表明，在外加应变下预拉伸模型的取向有序结构足

以产生强度远高于熵弹性应力的回缩应力。这一模拟结果给出了比第四章更有力

的证据，来证明弹性屈服应力同样存在于玻璃态聚合物模型的拉伸过程中，并且

作为其发生应变硬化的重要组成部分。 
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6.5 结论 

本章的模拟工作中通过振荡剪切在预拉伸的玻璃态聚合物模型中再现了其

在退火过程中表现出的弹性屈服现象。模拟结果表明，预应变玻璃态聚合物模型

的弹性屈服应力完全决定于其分子链在连接键尺度的取向有序构象，而与分子链

在更大空间尺度的取向程度无关。弹性屈服应力具有与温度相反的变化趋势，表

明预拉伸模型表现出的弹性屈服应力是一种焓应力而非熵应力。预拉伸的玻璃态

聚合物模型的弹性屈服现象可以在振荡应变下出现，因而其必然也存在于玻璃态

聚合物的拉伸过程中，并作为应变硬化现象的重要组成部分而存在。 
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第 7 章 总结与展望 

7.1 总结 

聚合物材料中的分子链连接性是其区别于小分子材料的最主要特征[1]，材料

内不同的微观分子链构象对其宏观性质具有非常显著的影响。对于聚合物熔体，

其宏观力学性能几乎完全由微观分子链构象决定[2-4]。在经典的熵弹性理论下，

聚合物熔体以及橡胶材料在外场下的应力响应完全由分子链构象的形变程度以

及链间的拓扑约束结构决定[5-6]。对于半晶的聚合物材料，其晶体形貌很大程度

上决定于其在结晶前的分子链构象[7-13]；其片晶间的无定形分子链构象则对其在

外加应变下的模量以及断裂强度具有显著的调控作用[14-19]。但是对于玻璃态高分

子，虽然有许多研究者在其工作中指出其不同的机械应变历史带来的分子链构象

差异对其在宏观变形下的应力响应和断裂行为具有明显的影响[20-27]，然而其背后

的物理图像仍然十分模糊。另一方面，玻璃态高分子材料在外加应变下的机械响

应的理论机制迄今为止仍然缺乏一个能被广泛接受的理论模型[28-30]。针对聚合物

分子链微观构象对于聚合物熔体宏观性质的决定性作用以及其对之后材料结晶

行为的影响，本文利用分子动力学模拟方法对外加稳态剪切流场下熔体中聚合物

分子链的取向翻转行为进行了研究，以加深对于聚合物分子链在非线性剪切流变

下的动力学行为的理解；另一方面，针对于对于玻璃态聚合物宏观机械性能背后

的物理图像的理解的不足，本文利用分子动力学模拟方法对预应变玻璃态聚合物

模型在退火以及振荡剪切过程中的弹性屈服进行了研究，以揭示玻璃态聚合物在

外加应变下的机械性能与微观分子链构象之间的联系。 

 

本论文的主要研究结论总结如下： 

（1）聚合物熔体内的分子链在外加剪切流场的作用下将会发生整链尺度的

取向翻转。聚合物熔体内分子链的这一取向翻转行为的特征时间具有与稀溶液中

完全一致的剪切速率依赖性。模拟结果表明，熔体内分子链间的拓扑约束仅仅使

得熔体内分子链的取向翻转过程变得更具有规律性。熔体内分子链的取向翻转过

程完全可以在分子链拓扑约束管道内发生，因而分子链缠结构象对分子链在取向

翻转中的运动影响几乎可以忽略不计。 

（2）预拉伸的玻璃态聚合物模型在退火过程中出现的弹性屈服应力与模型

内粒子在能量耗散过程中的局部位置重排导致的分子链取向程度的降低相关。这

一弹性屈服应力虽然来源于分子链的取向有序结构，然而由于其驱动力源于模型
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焓的松弛过程，因而这一弹性屈服应力是焓应力而非熵应力。弹性屈服应力必然

同样存在于玻璃态聚合物的应变过程中，并作为应变硬化的重要贡献部分而存在。 

（3）外加应变能显著调控玻璃态聚合物模型的老化动力学过程。低于临界

应变的小幅振荡应变将使得玻璃态聚合物模型的老化速率发生增大；而超过临界

应变的应变则使得玻璃态聚合物模型中发生机械复苏。玻璃态聚合物模型在外加

应变下发生过度老化还是机械复苏的临界应变随模型温度的升高而减小，其减小

斜率表现出两个具有明显差异的温度区间。在 T<0.3 的区域内，这一临界应变随

温度的升高变化不大；而在 T>0.3 的区域内，这一临界应变则随温度的增长出现

明显的减小。 

（4）预拉伸的玻璃态聚合物模型在振荡剪切应变下同样能够发生弹性屈服。

模拟结果表明，预拉伸的玻璃态聚合物模型在外加振荡剪切应变下在预拉伸方向

出现的回缩应力值仅仅与模型内分子链在连接键尺度的取向有序程度相关。对于

具有相同连接键取向程度的模型，其在不同温度下表现出的回缩应力随温度的升

高而减小，说明弹性屈服应力虽然来源于分子链的取向有序构象，但是与分子链

构象熵的变化完全无关。 

7.2 展望 

在本论文的研究工作的基础上，可以在更多的领域内进行更进一步的拓展研

究。针对聚合物材料在熔体以及玻璃态下的物理问题，后续研究可以从以下几个

方面开展：  

（1）在外加剪切流场下聚合物熔体中往往会出现剪切带[31-33]。剪切带的出

现是聚合物熔体在加工工程中非常经典的非线性失稳现象，其对聚合物材料的加

工过程有着非常重要的影响。有趣的是，剪切带的出现所需要的剪切流场强度与

本文第四章中分子链的取向翻转所需的剪切流场强度完全相同；同时其出现时的

临界应变也与分子链取向翻转对应的临界应变几乎完全一致。在前人的研究中往

往认为剪切带的出现与熔体内聚合物分子链在剪切流场下的解缠结密切相关[32]，

然而在剪切带出现的同时，分子链的取向翻转也将同时出现，很难说这两者之间

不存在相互联系。 

（2）本文第五章的模拟结果表明玻璃态聚合物发生机械复苏的临界应变随

温度的变化表现出非常明显的两个温度区间。这一现象背后的物理图像仍需进一

步探索。另一方面，小分子玻璃态材料往往与玻璃态聚合物材料具有非常多的相

似之处。是否小分子玻璃态材料在外加应变下的临界应变同样存在着与本文中类

似的两个温度区域？这一问题非常值得深入思考和研究。 

（3）本文的模拟结果表明了在分子链连接键尺度上存在取向有序的玻璃态
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聚合物模型能够在退火以及应变过程中表现出远高于熵弹性应力的回缩应力。这

一应力必然同样存在于玻璃态聚合物的拉伸过程中。在迄今为止的现有玻璃态聚

合物理论模型中还没有将分子链连接键取向有序程度纳入解释其力学行为的理

论框架中。因而在本文第四章和第六章中研究工作的基础上进一步研究玻璃态聚

合物在外加应变下的机械响应的本构模型具有非常高的重要性以及可行性。 
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