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固体力学

半晶态聚合物拉伸变形的微观机理
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摘要 应用大规模分子动力学方法，采用粗粒化聚乙烯醇模型，模拟了晶区与非晶区随机交杂的半晶态聚合物

模型系统，研究了半晶态聚合物在单轴拉伸变形过程中的应力--应变行为和微观结构演变.应力--应变曲线表现

出 4个典型变形阶段：弹性变形、屈服、应变软化和应变强化.在拉伸变形过程中，主要存在晶区折叠链之间的

滑移、晶区破坏、非晶区的解缠结，以及分子链沿拉伸方向重新取向等 4种主要的微结构演变形式. 在屈服点

附近，晶区分子链之间排列紧密程度减小而发生滑移，之后晶区变化需要的应力变小，从而形成应变软化现象.

随着应变的增大，经各分子链段协同作用使非晶区分子链的解缠结和重新取向行为扩展到相对宏观尺度，导致

拉伸应力增大而形成应变强化现象.
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MICROSTRUCTURE EVOLUTION DURING TENSION DEFORMATION OF
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Abstract Molecular dynamics simulation with coarse-grained model of polyvinyl alcohol was used to investigate the

structure of semicrystalline polymer through melt-cooling process. The relationship between microstructure and macro-

scopic mechanical behavior was then investigated to reveal the microscopic mechanism of semicrystalline polymer during

uniaxial tension. The stress-strain behavior comprised elastic stage, yield stage, strain softening stage and strain hardening

stage. Several important structural evolution forms were investigated: reorientation of molecular chains, slipping of PVA

molecules in crystalline region, disturbed crystalline region (crystal to amorphous) and disentanglement of PVA molecules

in the amorphous region. The stress-strain behaviors in the crystal region and amorphous region were investigated respec-

tively. The stress varied in two regions during uniaxial tension, which mainly caused by various microstructure evolution

in different stages. In the elastic stage, the main microstructure evolution was the reorientation of molecular chains. In the

strain softening stage, the slipping behavior of folded chains in the crystalline region and the disentanglement of the PVA

molecules in the amorphous region were the main structural evolution forms. The stress in the crystal region in this stage

was larger than that in the amorphous region, because keeping slipping behavior of folded chains in crystalline region was

harder than to deform in the amorphous region. In the strain hardening stage, the deformation of amorphous region was
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more difficult than crystal slipping, in other words, the disentanglement of PVA molecules need more energy. The stress

in this stage increased which mainly led to the mechanical behavior of strain hardening. In conclusion, the coordinated

microstructure evolution contributed to macroscopic mechanical behavior during tension in spite of the variation of the

main microstructure evolutions in different stages.

Key words semi-crystalline polymer，tension deformation，microstructure evolution，microscopic mechanism，molecular

dynamics simulation

引 言

高分子聚合物的长链特性和特有的动力学控制

结晶机理导致其不能完全结晶，形成半晶态结构.

该结构包含了非晶区和结晶区，其中结晶区包括聚

合物链自身反复折叠所形成的片层状结构，片层堆

积，最终形成所谓的球晶. 从纳米级 (原子、分子，

尺度小于 5 nm)到中等以上规模的结构 (链、片层，

5∼50 nm)再到宏观球晶 (500 nm)的不同尺度表现不

同的形态特征 [1] .

有人通过力学实验已经得到半晶态聚合物的应

力 --应变曲线 [2-3]，主要包含 4个阶段：弹性变形、

屈服、应变软化和应变强化，重点研究片层状厚度、

结晶度以及结晶取向对半晶态聚合物的变形，结构

以及其失效行为的影响.在此基础上，一些学者 [4-6]

指出半晶态聚合物的晶区和非晶区，以及结晶度、

分子量、缠结度、环境等因素对半晶态聚合物的力学

行为有影响.还有人通过实验阐述了在大变形下 (塑

性变形)半晶态聚合物的微观结构变化 [7]，同时用差

示扫描量热法、测比重术 [8] 和电镜扫描 [9-10]等方法

观察和记录高分子聚合物的变形行为.有学者 [11]通

过差示扫描量热法观察了链缠结密度对半晶态聚合

物塑性行为的影响.

应用分子动力学模拟，有学者采用不同的势函

数及边界条件从熔融态聚合物均匀成核、形成了折

叠链形式的半晶态聚合物 [12-16]. 但是，这些可与实

验相比较的半晶态结构的模拟制备，主要应用于聚

合物的结晶、熔化行为与机制的研究.在半晶态聚合

物结构与性能的研究中，人们往往还采用简化的半

晶态结构模型 [17-18]. 文献 [18]采用蒙特卡罗建立了

具有粗原子 (united atom)模型结晶区和非晶区间隔

分开的初始结构，然后分别采用蒙特卡罗和分子动

力学模拟了系统横截面尺寸和体积不变下的两种情

况的变形，得到了变形过程中出现空洞、晶区取向滑

移以及重结晶等不同的变形机理，但是其没有考虑

材料的分子特性和构象的约束. 文献 [19-20]建立了

结晶区和非晶区通过分子链连接实现真正耦合的半

晶态聚合物，采用分子动力学模拟进行单轴拉伸，

观察到拉伸过程中非晶区出现了空穴，并解释了出

现空穴的机理，但是在大的应变率下应力--应变行为

不能和宏观实验进行比较.在此基础上，他们通过调

整半晶态聚合物的分子结构参数来研究对力学性能

的影响.

本文将应用分子动力学模拟，采用粗粒化聚乙

烯醇 (CG-PVA)模型 [21]，将高温熔融态聚合物缓慢

降温，制备了半晶态聚合物结构.通过模拟单轴拉伸

变形，研究半晶态聚合物的拉伸变形应力--应变行为

(本文中应变均指工程应变)，揭示宏观变形行为与微

观结构演变之间的关系.

1 模拟方法

1.1 粗粒化聚乙烯醇模型

文献 [21]通过系统的粗粒化过程推导出了粗粒

化聚乙烯醇 (CG-PVA)模型.在粗粒化聚乙烯醇模型

中，一个珠子代表聚合物的一个单体.同一条分子链

中的相邻单体之间以谐波弹簧相连接，此外还通过

键角势来保持原子骨架的扭转状态. 没有化学键相

连接的单体之间 (即同一条链上的不相邻单体，以及

不同链上的单体之间)的相互作用由 LJ9-6势进行近

似计算.粗粒化聚乙烯醇模型采用的是简化单位.其

中，长度单位 σ = 0.52 nm，大约等于聚乙烯醇分子

链的直径；单体质量和玻尔兹曼常数 kb取为 1；温度

T = 1对应于实际温度 550 K (大于聚乙烯醇熔点)；

压强 P = 8对应于实际压强 0.101 MPa；时间单位 τ

约为 1.6∼3.5 ps.

粗粒化聚乙烯醇模型中没有化学键相连接单体

之间的相互作用由 LJ9-6势函数计算

Unonb(r) = 4ε0

[(
σ0

r

)9
−

(
σ0

r

)6
]

(1)

式中，r 是两单体之间的距离，ε0 = 0.377 5kbT, σ0 =

0.89σ. 计算时截断半径取为 1.02σ,这是 Unonb(r) 达
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到最小值时单体之间的距离.

粗粒化聚乙烯醇模型中两相邻单体之间的键长

势由式 (2)计算

Ubond(r) =
1
2

kbond(r − b0)2 (2)

其中，b0 = 0.5σ，kbond = 2 704kbT/σ2.

两相邻键之间的键角势是一个列表势，可在文

献 [21]中查到. 键角势函数在 180◦, 126◦ 和 95◦ 有 3

个极小值点，分别对应于反式、反旁式和旁式三种构

象.需要指出的是该模型没有考虑扭转势，分子链的

扭转形态由键角势描述. 虽然粗粒化聚乙烯醇模型

针对的是聚乙烯醇材料，由于聚乙烯醇和聚乙烯具

有相同的单体数密度和相似的键角势，它也适用于

聚乙烯的分子模拟研究.文献 [22] 也表明粗粒化模

型对非对称乙烯基聚合物具有普遍适用性.

文献 [12,23-26]通过粗粒化聚乙烯醇模型模拟

了聚合物的熔融和结晶过程，研究表明该模型可以

准确地描述聚合物的结晶过程，并得到了链折叠结

构的半晶态聚合物.我们之前研究 [27-28]也表明通过

该方法可以制备得到典型的半晶态聚合物结构.

1.2 样本制备与拉伸行为模拟

本文应用分子动力学模拟了每条链上有 500个

单体，包含 200条链的半晶态聚合物系统 (共 105个

单体)，样本的制备过程如下：首先，通过蒙特卡罗

方法生成一条条相互独立的、自回避随机行走链，

并将他们随机的放置在模拟盒子中，通过能量最小

化方法，使聚合物链和单体之间彼此分开. 在此之

后，采用分子动力学方法，在等温等压系综 (NPT系

综) 下，以 0.002τ 时间步长、温度 T = 0.1 和压强

0.202 MPa对模拟盒子进行控制一段时间，由此获得

了低温下的非晶态聚合物结构.然后，将上述结构缓

慢地加热，制备处于平衡态的、高温熔融态聚合物.

我们采用了正则系综 (NVT系综)，以 2.5×10−5τ−1的

加热速率，将 T = 0.1时的系统缓慢地加热到熔点

以上 (T = 1.0)，采用的时间步长是 0.002τ.在温度达

到 1.0之后，同样地采用等温等压系综对系统进行了

充分弛豫，并通过调整弛豫过程中的压力和时间步

长两个参数，促使系统更快地达到平衡.最后，将平

衡、熔融态聚合物经过缓慢地冷却、局部结晶形成半

晶态聚合物系统.这里采用了等温等压系综，控制压

力为 0.101 MPa，以 1× 10−6τ−1的冷却速率，将系统

从熔融状态 T = 1.0缓慢地冷却到 T = 0.6，时间步

长是 0.005τ，共需要 4× 108个时间步.

将制备得到的半晶态聚合物系统在温度 0.6 (实

际温度 330 K)下充分弛豫后，接着采用等温等压系

综，温度为 330 K，应变率为 5 × 10−8 s−1，对半晶态

聚合物系统进行了单轴拉伸行为的模拟. 控制垂直

于拉伸方向的压力为 0.101 MPa，而不控制平行于拉

伸方向的压力，采用周期性边界条件和时间步长为

0.005τ 使模拟盒子变形来实现单轴拉伸模拟. 整个

模拟过程中使用了由美国圣地亚国家实验室开发的

分子动力学模拟软件 LAMMPS [29].

2 结果与讨论

图 1(a) 是拉伸模拟系统的初始状态 (应变

为 0)，该系统的密度约为 0.915 g/cm3，属于低密度

的聚乙烯醇，其结晶度为 47%左右，呈现为折叠链

构成的晶区与非晶区交杂在一起的结构形态，可以

(a)应变为 0 (b)应变为 0.15 (c)应变为 0.3 (d)应变为 1.0

(a) Strain is 0 (b) Strain is 0.15 (c) Strain is 0.3 (d) Strain is 1.0

图 1 半晶态聚合物的单轴拉伸变形

Fig. 1 The uniaxial tensile deformation of semicrystalline polymer
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用缨状微束结构模型 [30] 描述，与文献 [26,31]模拟

得到半晶态结构形式也相一致.图 1(b) ∼ 图 1(d)是

拉伸过程中半晶态聚合物系统的原子构型演变，分

别对应于弹性变形、应变软化和应变强化等变形阶

段.将模拟系统划分成微小单元阵列，通过计算每个

单元的方向有序参数 [26] 将系统划分为晶区和非晶

区，其中浅灰色表示晶区单体，深灰色表示非晶区

单体，如图 1. 可以看出，在拉伸过程中大部分晶域

保持着有序结构，但一些晶域分子链在拉伸过程中

被拉乱，转变为非晶态结构，随着应变的增大，晶域

和非晶域的分子链都朝着拉伸方向重新取向.

2.1 应力--应变行为

图 2(a) 是半晶态聚合物系统单轴拉伸的应

力 -- 应变曲线，拉伸过程可分为 4 个阶段：弹性

变形、屈服、应变软化和应变强化阶段. 文献 [2-

3] 通过压缩变形实验，发现半晶态聚乙烯、聚丙烯

和聚对苯二甲酸乙二酯 (PET)材料的应力 --应变曲

线也包含这 4 个典型变形阶段. 从应力 --应变曲

线可得到，本文所模拟半晶态聚合物系统的弹性模

量约为 232.9 MPa，屈服应力约为 26.5 MPa，符合聚

乙烯醇聚合物的弹性模量和极限强度实验值 [32-34]

(100∼300 MPa，17∼55 MPa)，弹性模量和极限强度值

会因密度、结晶度以及结晶取向的不同而有所差

异 [35]. 在屈服变形之后，随着应变的增大应力出

现轻微的减小，半晶态聚合物发生了应变软化. 在

应变软化过程之后，应力随着应变的增大而继续增

大，半晶态聚合物系统发生了应变强化. 在半晶态

聚合物中包含有晶区和非晶区，分别统计这两个区

域的应力，即可得到晶区和非晶区的应力 --应变曲

线，如图 2(b)所示. 晶区和非晶区的弹性模量分别

为 158.3 MPa和 94.6 MPa，屈服应力分别为 15.2 MPa

和 11.2 MPa，晶区比非晶区具有更大的弹性模量和

屈服应力. 在发生屈服之后，晶区和非晶区也表现

出不同的应力--应变行为.晶区存在明显的应变软化

阶段 (其应变范围为 0.2∼0.4)，在应变软化阶段之后

直到应变为 1.0，晶区应力值基本保持在 13 MPa左

右.然而，在与晶区应变软化阶段相对应的应变范围

内，非晶区应力保持在屈服应力值左右，在这之后

非晶区表现出明显的应变强化行为.因此，整个系统

表现出的应变软化过程，实际上主要由晶区的变形

行为所决定；而整个系统表现出的应变强化过程，主

要反映了非晶区的变形行为特性.可以这样理解，晶

区初始塑性变形需要较大的屈服应力，而在屈服之

后，使晶区变形的应力减小，13 MPa是可使晶区变

形的最小应力.而对于非晶区，使其发生初始塑性变

形的应力较小，但是若要非晶区发生较大程度的变

形 (应变大于 0.4)，需要不断增大其变形应力. 该现

象与文献 [6]的研究结果相一致，他们通过实验和理

论分析，研究了半晶态聚乙烯的晶区和非晶区对应

变强化的影响，发现在应变强化阶段，非晶区的变形

行为对应变强化过程起到了主要作用.

(a)整个半晶态聚合物

(a) The entire system of semicrystalline polymer

(b)晶区和非晶区

(b) Crystalline and amorphous regions

图 2 单轴拉伸变形的应力--应变曲线

Fig. 2 Stress-strain response in uniaxial tension deformation

2.2 能量曲线和键角分布

图 3给出了系统的非成键能、键长能、键角能

和总势能在拉伸变形过程的相对变化 (相对于拉伸

模拟系统的初始状态). 整个拉伸过程中键长能基本

保持不变，系统总能量的变化主要由键角能和非成

键能的变化所致，其中键角能的变化大约是非成键

能的 2∼4倍. 非成键能在弹性变形阶段有一个减小

过程，但在之后的变形过程中随着应变增大而单调
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增大. 非成键能描述的是位于同一条链上或不同链

上非成键单体之间与距离有关的作用力. 系统的密

度变化、分子链重新取向、晶区滑移以及非晶区内

分子链间的解缠结等多种微结构的改变，都可能导

致这些距离的改变，从而导致非成键能的变化.键角

能随着应变的增大而增大，其变化趋势可分为 3个

阶段：在弹性变形阶段，键角能的增加幅度较小；大

约从系统屈服点开始，键角能以较大幅度显著的增

大；而在应变强化后期 (应变大于 0.75)键角能又基

本保持不变.

图 3 拉伸变形过程中的能量相对变化

Fig. 3 Variation of relative energy during the process of

tensile deformation

粗粒化聚乙烯醇模型通过键角大小来区分旁

式、反旁式和反式构象 [21]，这 3种构象对应的键角

分别为 95◦，126◦ 和 180◦，其能量状态依次降低. 图

4分别给出了晶区和非晶区在拉伸变形前后的键角

分布比较. 在拉伸变形前，尽管整个系统的键角都

集中分布在 3个能量极小点 (反式、反旁式和旁式)

处，但在晶区和非晶区键角具有不同的分布概率.晶

区内 95.6%的键角处于反式状态，仅 2.1%处于反旁

式状态；而非晶区内 67.8%的键角处于反式状态，

22.6%处于反旁式状态. 图 4(a)显示拉伸变形使晶

区内一些反式构象转变成了反旁式或旁式构象，即

键角从 180◦ 转变为 126◦ 或 95◦，这是因为部分晶区

折叠链段结构在经历大幅度的滑移变形后，晶体结

构被破坏，形成了非晶态链段结构.关于半晶态系统

内部分晶域向非晶态的转变，在第 2.3.1节有更详细

论述. 图 4(b)显示拉伸后非晶区一些旁式和反旁式

构象转变成了反式构象，也就是非晶区部分分子链

段键角被打开. 在第 2.3.2节将看到这是非晶区聚合

物链的解缠结行为的极端情形. 在本文所模拟系统

中，晶区键角转变的数量略大于非晶区，因而整个

系统的反式构象数量略有减小，而反旁式构象的数

量略有增大，导致整个系统的键角能增大.

(a)晶区

(a) Crystalline region

(b)非晶区

(b) Amorphous region

图 4 拉伸变形前后的键角分布

Fig. 4 The distribution of bond angle before and after

tensile deformation

2.3 微结构演变

2.3.1晶区的滑移与破坏

在本文所模拟的系统中，部分初始晶域遭到破

坏，从晶态转变为非晶态，但没有发现从非晶态到

晶态的转变行为.这种转变行为，与文献 [18]的研究

也相一致.文献 [18]运用粗原子模型，建立晶区和非

晶区间隔分开的半晶态聚乙烯结构，模拟了半晶态

聚合物的拉伸变形过程，发现了变形过程中也存在

晶区滑移和部分晶区向非晶区转变的现象. 为了研

究两种晶区的不同变形机理，分别选取了初始状态

为晶态，在拉伸过程中转变为非晶态或保持为晶态

的典型微晶域，分别称为转变晶域和滑移晶域.图 5
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是两种晶域的相对平均键角 (相对于初始平均键角)

随应变的变化曲线.在整个变形过程中，滑移晶域的

相对平均键角随着应变的增加只是略有减小，其减

小幅度不超过 1◦. 这是因为拉伸过程中系统体积逐

渐增大，晶域内链段与链段之间的排列紧密程度减

小，部分链段发生了微小变形，但整个晶域仍保持

为折叠链平行排列结构.与之相比较，转变晶域的相

对平均键角变化具有明显的转折点. 在弹性变形和

应变软化阶段的初期，转变晶域的相对平均键角与

滑移晶域的基本重合；但从应变软化后期开始，转变

晶域的相对平均键角开始快速线性减小，到应变为

1.0时平均键角减小幅度约为 8◦.相对平均键角曲线

在应变软化阶段的转折，标志了该晶域从晶态向非

晶态转变的起始.要强调的是，折叠链段之间的相对

滑移是晶区结构变形的主要方式. 图 6给出了典型

滑移晶域内折叠链段之间的滑移距离随应变的变化.

折叠链段间的滑移行为主要发生在应变软化阶段和

应变强化阶段后期，这时滑移距离随应变的增大而

图 5 相对键角随应变的变化关系

Fig. 5 Variation of relative bond angle with strain

图 6 滑移距离随应变的变化关系

Fig. 6 Variation of slipping distance with strain

线性增大，并形成了较大的滑移距离 (分别达到约 3

Å 和约 9 Å, 1Å=10−10 m). 但是在这两个阶段之间，

即应变强化阶段初期，滑移距离几乎保持不变.

转变晶域和滑移晶域的结构演变，可结合晶区

应力 --应变曲线 (见图 2(b))来理解. 在应变软化阶

段晶区比非晶区承受了更大的应力，发生屈服之后

的晶区比非晶区更易发生变形. 在应变软化阶段后

期，部分晶域在滑移作用下不再能保持晶态，也就

是转变晶域开始向非晶态的转变. 当拉伸进入到应

变强化阶段初期，这时的晶区比非晶区具有了略微

更大程度的变形，因此晶区停止了滑移变形，直到

非晶区发生足够的变形后，晶区再次滑移以与非晶

区变形相协调.由此可以看到，在拉伸变形的各个阶

段，晶区和非晶区各自承受不同的应力，各自发生不

同程度的变形，但晶区和非晶区之间相互制约、相互

协调以适应外载荷导致的整体变形需要.

2.3.2非晶区的解缠结

拉伸过程中非晶区的主要变形方式是分子链的

伸展以及解缠结. 这里采用文献 [36]的几何方法计

算缠结度.对于所考察的单体 i，确定以单体 i 为起

点、以同一条分子链上与之相距为 ±n的单体 (i − n

和 i + n)为终点的两个向量，计算这两个向量的夹角

Si(n)

Si (n) =

〈
arcos

(
(r i+n − r i) · (r i−n − r i)
|r i+n − r i | |r i−n − r i |

)〉
(3)

其中，r i−n, r i 和 r i+n分别为同一条链上第 i − n, i, i + n

个单体的位置矢量，〈· · · 〉表示系综平均. 若 Si(n) <

90◦，则认为单体 i处于缠结状态.缠结单体个数与所

统计单体总数量的比值，称为缠结度.为了考察分子

链形态从较小尺寸到较大尺寸的不同变化规律，我

们选择计算了 n取 1，3，5，7和 10时的缠结角度和

缠结度.当 n = 1时，Si(n)即为单体 i处的键角.由于

关注的是非晶区内分子链的缠结状态，只考察和统

计了非晶区的单体 i，即要求从 i − n到 i + n连续的

2n + 1个单体都在非晶区内.

图 7(a)给出了非晶区内分子链段的相对平均缠

结角度 (即当前平均缠结角度与初始平均缠结角度

之差)随应变的变化，这里 n取 1，3，5，7和 10.当

应变为 0时，它们的平均缠结角度分别为 157.1◦，

133.7◦，118.5◦，107◦和 93.4◦，即在较小尺度 (较小 n

值)下初始缠结角度更大.所有 n值下的平均缠结角

度几乎都随应变的增大而增大，并且从屈服阶段开

始，表现出越来越大的增长斜率.这种变化趋势显示
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出，与应变软化阶段相比，非晶区在应变强化阶段

发生了更大程度的变形. 对于不同 n值下的平均缠

结角度，n值越大所对应的平均缠结角度增加幅度越

大，从屈服阶段开始，较大 n值缠结角度的增加幅度

都显著的大于较小 n值.当应变为 1.0时，平均缠结

角度的增加幅度分别为 2.1◦，4.8◦，6.4◦，7.2◦和 8.7◦.

可以看到，拉伸变形过程中非晶区分子链的缠结形

态改变，发生在从 n = 1到 n = 10的各个尺度上.

(a)

(b)

图 7 不同尺寸 (a)相对缠结角度和 (b)相对缠结度随应变的

变化关系

Fig. 7 Variation of relative entanglement angle (a) and entanglement

parameter (b) as a function of strain

图 7(b)给出了非晶区分子链段间的相对缠结度

(当前缠结度与初始缠结度之差) 随应变的变化，这

里 n取 5，7和 10. 各个尺度上的缠结度几乎都随

着应变的增大而减小，并且与较小尺度相比，较大

尺度上的缠结度的减小幅度更大.这些结果与图 7(a)

相一致，表明非晶区的解缠结行为发生在各个不同

尺度上，在较大尺度上更易发生解缠结，其解缠结行

为的发生频率更大.另外，图 7(b)清楚地显示了不同

尺度上解缠结行为的起始时刻.在较小尺度 (n = 5，

7)下，直到应变强化后期缠结度才开始明显减小；

而在较大尺度 (n = 10)下，显著的解缠结行为从屈

服变形之后就开始.因此，拉伸变形首先促使较大尺

度上的分子链缠结角度打开，这些变化导致或影响

了较小尺度下的缠结角度打开，不同尺度上的缠结

形态改变相互制约和协调，形成了非晶区的变形.这

种解缠结行为在非晶态聚合物中也是存在的，其机

理也相类似. 文献 [37-38]通过粗原子模型模拟了非

晶态聚乙烯的拉伸模拟过程，发现缠结度也会随着

应变的增大而较小，也就是存在分子链的解缠结现

象.

2.3.3分子链重新取向

在制备得到的初始结构中，不同微晶域间和非

晶区内的键取向几乎随机分布，拉伸变形将使这些

链取向沿拉伸方向进行偏转，链重新取向是系统发

生变形的主要方式. 本文采用如下方法计算取向

度 [39]

ei = (r i+1 − r i−1)
/ |r i+1 − r i−1| (4)

p2 =
3
2

〈
(ei · ez)

2
〉
− 1

2
(5)

其中，r i 表示一条链上第 i个单体位置矢量，ez表示

平行于拉伸方向的单位向量，〈· · · 〉表示系综平均.当

p2 = 1时，表示聚合物链的平均取向平行于拉伸方

向；当 p2 = −0.5时，表示聚合物链的平均取向垂直

于拉伸方向.选取相邻 3个单体都在晶区或非晶区内

的分别进行统计，得到晶区和非晶区的链取向参数.

图 8给出了晶区和非晶区的分子链取向参数随

应变的变化. 随着应变的增大，两者的链取向参数

都逐渐增大，但增大的斜率越来越小.在整个拉伸过

程中，晶区和非晶区的链取向都逐渐趋近于拉伸方

向，但在弹性变形阶段分子链段重新取向的速度最

快.这种重新取向行为与相关研究结果也相一致.文

献 [18]运用粗原子模型，建立晶区和非晶区间隔分

开的半晶态聚乙烯结构，模拟了聚合物的拉伸变形

过程，发现了变形过程中晶区与非晶区都存在分子

链重新取向现象.文献 [37-38]通过粗原子模型研究

了非晶态聚乙烯的拉伸模拟过程，也发现分子链存

在重新取向行为，并且分子链取向参数变化趋势也

相一致.
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图 8 链取向参数随应变的变化关系

Fig. 8 Variation of chain orientation parameter with strain

由第 2.3.2节和第 2.3.3节的论述可知，在弹性

变形阶段晶区滑移和非晶区解缠结等行为都还不显

著，链段重新取向是这个阶段的主要变形方式，拉伸

变形初期系统密度的显著减小，为分子链段的重新

取向提供了条件.在应变软化和应变强化阶段，半晶

态聚合物的取向已由局部尺度上链段取向演变为相

对宏观尺度下分子链取向，改变分子链取向需要各

链段的协同运动才能实现，故其取向变化速率小于

之前的弹性变形阶段.另外，晶区链段的重新取向，

必然是晶域内所有折叠链段的整体重新取向，因此

随着应变的增大，晶区表现出比非晶区越来越高的

取向度.

3 结 论

本文采用粗粒化聚乙烯醇模型，应用大规模分

子动力学方法，通过模拟高分子聚合物的高温熔

融 --冷却结晶过程，制备了晶区与非晶区随机交杂

的半晶态聚合物系统，研究了半晶态聚合物在单轴

拉伸变形过程中的力学行为与微观变形机理. 模拟

得到的应力 --应变行为包括 4个典型阶段：弹性变

形、屈服、应变软化和应变强化阶段.在拉伸变形的

各个阶段，晶区和非晶区承受不同的应力，形成了不

同的微结构演变形式.在弹性变形阶段，晶区和非晶

区都以分子链段沿拉伸方向重新取向作为其主要变

形形式.在应变软化阶段，晶区比非晶区承受更大的

应力，这是因为晶区的屈服应力大于非晶区，并且使

晶区保持滑移所需的应力大于非晶区变形所需要的

应力.在这个阶段，晶区发生了折叠链段间的相对滑

移，非晶区发生了较大尺度上的解缠结行为.在应变

软化与应变强化阶段之间，晶区和非晶区承受相差

不大的应力，这时已有部分晶区由于折叠链段间的

相对移动而遭到破坏，转变为了非晶区；那些保持晶

区的变形已略大于非晶区，折叠链段间的滑移行为

停滞.在应变强化阶段，晶区仍然通过滑移行为实现

变形，但非晶区的解缠结行为已从较大尺度逐步扩

展到较小尺度，由于较小尺度上解缠结行为 (例如键

角的打开)需要更大的力，因而这个阶段的非晶区应

力逐渐增大，形成了明显的应变强化现象.
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