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形状记忆聚氨酯热力耦合变形行为

实验和有限元模拟
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摘要：在室温下对形状记忆聚氨酯进行不同应变率下的单调拉伸实验，结合红外测温仪对试样表面温度进行同步监测，

研究拉伸过程中的热力耦合效应。结果表明：当应力达到屈服峰后，分子链解缠导致了屈服软化，同时分子链之间的摩

擦诱发了局部化温升；随着载荷继续增加，分子链在拉伸方向优先取向导致应变硬化发生，响应的应力和温度不断升高。

同时发现，屈服峰和局部化温升均随着应变率的增加而显著增加，然而材料耗散生热诱导的应变软化和应变硬化之间存

在竞争机制，使得局部化塑性流动过程对应变率的敏感性降低。基于有限元软件 ＡＢＡＱＵＳ建立板状试样拉伸的有限

元模型，对形状记忆聚氨酯的拉伸变形进行热力耦合分析。通过比较不同时刻的塑性应变场和温度场云图发现，局部化

的塑性流动和温升均从初始缺陷处萌生，并逐渐向中间移动直至扩展到整个试样。进而提取不同加载速率下的平均温

升曲线与实验结果进行了对比，发现二者吻合度较高。
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　　形状记忆聚氨酯（ＳＭＰＵ）是一种能够响应温度刺

激的智能高分子材料，具有低密度、低成本、易加工、变

形大以及玻璃化转变温度可调控等优点，被广泛应用

于航空航天、生物医学和 纺织等领域［１２］。由于

ＳＭＰＵ分子链运动的活跃性依赖于温度，其基本力学

性能和热物理特性在玻璃化转变温度上下将发生剧烈

的变化［３］，而玻璃态聚合物变形过程中常常伴随着塑

性耗散生热［４５］，这表明ＳＭＰＵ的变形过程是一个典

型的热力耦合作用过程。因此，环境温度和聚合物塑

性耗散生热与变形的热力耦合作用引起了众多学者的

关注。例如，Ｒｉｔｔｅｌ
［６］讨论了非晶态聚合物在变形和断

裂过程中的热力耦合效应，并通过温度变化来揭示非

晶聚合物的变形和断裂机制。Ｌｉ等
［７］对ＳＭＰＵ进行

了不同应变率下单轴拉伸实验，将耗散机制归结为弹

性结构热引起的温降和黏塑性耗散导致的温升（当前

温度减去初始温度）。Ｐｉｅｃｚｙｓｋａ等
［８９］在室温下对

ＳＭＰＵ进行了不同应变率下的单调拉伸实验，证实了

变形过程中的温升是主要由塑性耗散机制所引起。研

究还发现，ＳＭＰＵ的塑性耗散生热将导致其在拉伸过

程呈现出显著的塑性流动局部化扩展过程。齐德

蠧［１０］的分析表明，固有的应变软化行为是导致其塑性

流动局部化的主要原因。Ｚｈａｎｇ等
［１１］通过对玻璃态

聚合物进行热处理，分别研究了淬火和退火状态下两

种不同的应变局部化现象，发现退火后的塑性变形呈

现剪切流动形式，而淬火后的塑性变形则呈现颈缩变

形形式。

为了解释上述实验现象，许多学者开展了数值模

拟研究。Ｌｉ等
［１２］通过模拟玻璃态聚合物塑性流动局

部化的扩展过程发现，随着温度的降低和应变率的增

加或更大程度的结构重硬化，塑性流动局部化的发展

更快，最终塑性流动局部化的程度随着分子链缠结密

度的增加而逐渐减小。Ｋｗｅｏｎ等
［１３］通过有限元分析

研究了不同厚度对玻璃态聚合物塑性流动及局部化现

象的影响。结果表明材料软化程度依赖于试样厚度，

塑性流动重取向引起的应变硬化迫使局部化应变场扩

展，在剪切带中易产生局部化的塑性流动，从而改变了

塑性流动局部化形式。Ｘｉａｏ等
［１４］针对玻璃态聚合物

的软化行为进行模拟，结果表明应变软化较大程度上

依赖于热机械历史，应变软化导致塑性流动局部化的

产生并最终导致聚合物失效，屈服后的软化行为强烈

依赖于温度、应变率和加载历史。

以上学者分别通过实验和有限元模拟手段，调查

了ＳＭＰＵ拉伸变形过程的率相关性和温度相关性，对

观测到的塑性流动局部化扩展过程给出了解释。然

而，对于ＳＭＰＵ在拉伸变形过程中伴随的热力耦合作

用及其导致的塑性流动局部化扩展过程的实验表征和

数值模拟还不够深入，主要体现在：上述研究未考虑应

变率对塑性流动局部化过程的影响，未考虑温度诱发

的应变软化与分子链优先取向导致的应变硬化之间的

竞争机制等。为了深入调查ＳＭＰＵ拉伸过程中的热

力耦合变形行为，揭示耗散生热机制以及温升对

ＳＭＰＵ塑性流动局部化过程的影响，本工作开展了不同

应变率下的单调拉伸实验，获取变形过程中的温度场分

布，结合有限元软件ＡＢＡＱＵＳ对实验进行数值模拟，再

现ＳＭＰＵ特有的局部化塑性流动现象，揭示热力耦合

作用与塑性流动局部化萌生与扩展过程的联系。

１　实验观测

１．１　实验材料和工况

实验材料为 ＭＭ４５２０热塑性形状记忆聚氨酯

（ＳＭＰＵ），按照ＧＢ／Ｔ１６４２１－１９９６通过微型注塑机注

塑成哑铃型［１５］，试样标距段长度为３３ｍｍ，尺寸如图１

所示。

图１　试样尺寸

Ｆｉｇ．１　Ｓｐｅｃｉｍｅｎｓｉｚｅ

采用ＤＭＡＱ８００动态热分析仪对试样进行动态

力学性能测试，获取的玻璃化转变温度为４８℃。采用

ＭＴＳＡｃｕｍｅｎ对ＳＭＰＵ试样进行不同速率的单调拉

伸实验，名义应变率设置为０．０１５，０．００６，０．００３ｓ－１。

采用ＦＬＩＲ红外测温仪对试样的表面温度进行实时监

控，通过ＦＬＩＲＲ＆Ｄｓｏｆｔｗａｒｅ提取不同时刻试样的表

面温度分布云图，进而统计不同时刻的平均温度。

１．２　结果与分析

图２给出了不同应变率下的真应力真应变和平

均温升真应变曲线。其中σ
ｔｒ，ε

ｔｒ，Δθ
ａｖｅ分别为真应力、

真应变、平均温升。从图２中可知，在弹性变形阶段，

温度随着应力的增加而降低，表现出热弹性效应，温度

最低处即为弹性变形最大处。当应力超过屈服峰时，

分子链发生解缠运动，真应力真应变曲线表现出后继

屈服软化现象。由于屈服后分子链的摩擦耗散机制，

平均温升开始增加。随着应变的持续增加，分子链在

拉伸方向发生优先取向，导致材料变形抗力增加，宏观

上体现为应变硬化现象［８］。在此过程中，由于分子链

段的矫直、缺陷的产生和扩展，会促进宏观上的塑性流

４３１
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动局部化的成核与扩展［１５］，同时伴随着不断增加的平

均温升。对比图２可以看出，平均温升随着应变率的

增加而增加：应变率为０．００３，０．００６，０．０１５ｓ－１时的最

大平均温升分别为１．０，１．６，３．０℃。其原因是随着应

变率的增加，材料内部的耗散热来不及与环境进行充

分热交换，从而表现出平均温升增加的率相关性［７］。

图２　真应力真应变和平均温升真应变曲线

（ａ）０．００３ｓ－１；（ｂ）０．００６ｓ－１；（ｃ）０．０１５ｓ－１

Ｆｉｇ．２　Ｃｕｒｖｅｓｏｆｔｒｕｅｓｔｒｅｓｓ狏狊ｔｒｕｅｓｔｒａｉｎａｎｄａｖｅｒａｇｅｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅｒｉｓｅ狏狊ｔｒｕｅｓｔｒａｉｎ

（ａ）０．００３ｓ－１；（ｂ）０．００６ｓ－１；（ｃ）０．０１５ｓ－１

　　将应变软化的终点（点犅）作为流动应力的起点，

提取了流动应力增量随真应变的演化曲线，可用来调

查应变强化阶段的塑性流动抗力与应变率的关系，结

果如图３所示。可以看出，流动应力增量随应变率呈

现出非单调变化，即流动应力增量在应变率为

０．００６ｓ－１时突然增大，在应变率为０．０１５ｓ－１时又降低

到初始水平。随着应变率的增加，不同的变形机制在

微观尺度上被激活，分子链也随之重新取向和排列，导

致试样硬化程度增加［１６１７］。故当应变率为０．００６ｓ－１

时，应变率对应变硬化的增幅大于温升引起的应变软

化，导致流动应力增量高于应变率为０．００３ｓ－１时的

值。随着应变率的继续增加，温升快速升高，分子热运

动被激活，促进了分子链的伸展，塑性流动阻力降低。

此时，流动应力增量开始下降，即温升引起的应变软化

开始占主导地位。因此，ＳＭＰＵ在拉伸过程中表现出

的应变强化和温升诱发的应变软化导致了上述流动应

力增量与应变率之间的非单调关系。

选取变形过程中的几个特殊时刻，提取试样温度

场云图，如图４所示。其中，左侧标签０为温度标尺，

试样中的横线表示试样顶端的初始位置。１为初始时

图３　不同应变率的流动应力增量真应变曲线图

Ｆｉｇ．３　Ｃｕｒｖｅｓｏｆｆｌｏｗｓｔｒｅｓｓｉｎｃｒｅｍｅｎｔ狏狊ｔｒｕｅｓｔｒａｉｎ

ａｔｄｉｆｆｅｒｅｎｔｓｔｒａｉｎｒａｔｅｓ

刻；２为塑性变形开始时刻；３，４，５，６为塑性流动不断

增强的不同阶段。由图４可以看出，不同应变率的温

度场演化有相似的规律，即在塑性变形的开始阶段，温

度云图出现局部温升，随着拉伸位移的增加，温升峰值

不断移动，导致温度场不断扩大，而开始产生温升的位

置通过与外界的热交换温度不断降低。塑性流动阶段

的温升源自塑性耗散［１８］，因而温升局部化过程也反映

了塑性流动局部化过程。
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图４　不同应变率下的温度云图

（ａ）０．００３ｓ－１；（ｂ）０．００６ｓ－１；（ｃ）０．０１５ｓ－１

Ｆｉｇ．４　Ｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅｃｏｎｔｏｕｒｓａｔｄｉｆｆｅｒｅｎｔｓｔｒａｉｎｒａｔｅｓ

（ａ）０．００３ｓ－１；（ｂ）０．００６ｓ－１；（ｃ）０．０１５ｓ－１

　　进一步提取不同时刻试样中轴线的温升（Δθ）随

试样纵向变化曲线（其中提取点距离底端距离为犎），

如图５所示。由图５可知，不同时刻下温升初始为１

个峰值，随着拉伸位移的增加分裂为两个峰值，两者的

间距越来越大，且温度变化越来越大。这是由于随着

塑性流动局部化的扩展，最大温升由萌生处向两侧扩

展，而温升流动到下一位置处时原位置的温升因与外

界环境进行热交换而不断降低。同时，随着应变率的

增加，温升峰值显著增加，且应变率越大，温升峰面移

动越快。故当速率为０．０１５ｓ－１时温升峰经过的位置

降温较小。而当速率较慢时，温升峰值降低且温升峰

移动较慢，经过的位置热交换更为充分，降温更快。

图５　不同位置温升变化曲线

（ａ）０．００３ｓ－１；（ｂ）０．００６ｓ－１；（ｃ）０．０１５ｓ－１

Ｆｉｇ．５　Ｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅｒｉｓｅｃｕｒｖｅｓａｔｄｉｆｆｅｒｅｎｔｌｏｃａｔｉｏｎｓ

（ａ）０．００３ｓ－１；（ｂ）０．００６ｓ－１；（ｃ）０．０１５ｓ－１

２　材料模型

２．１　热力耦合本构方程

由于ＳＭＰＵ变形过程包括屈服后应力迅速跌落

的应变软化和后继应变强化过程，为增加模拟过程中

的数值稳定性，忽略此过程中的非线性，采用经典的应

变率相关的多段线性各向同性硬化模型来描述

ＳＭＰＵ应变率相关的应力软化和应变强化。

热力耦合本构方程简述如下：首先将总应变分解

为：

ε＝εｅ＋εｐ （１）

式中：ε，εｅ和εｐ 分别为总应变、弹性应变和塑性应变

张量。

弹性应变可表示为：

εｅ＝犇
－１：σ （２）

式中：σ为应力张量；犇为四阶弹性张量。

考虑屈服后的应变软化和后继应变强化及其对温

度的依赖性，可定义如下各向同性硬化屈服函数：

犳（σ）＝σ
－
（ε
－
ｐｌ，ε

－
·

ｐｌ，θ） （３）

式中：犳为各向同性的对称二阶张量函数；σ
－
和ε

－

ｐｌ分

别为等效应力和等效塑性应变；ε
－
·

ｐｌ为等效塑性应变

率；θ为温度。

塑性流动法则如式（４）所示：

εｐ＝λ
犳
σ

（４）

其中，λ为拉格朗日乘子。
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通过塑性耗散生热方程和温度相关的材料参数可

模拟ＳＭＰＵ的热力耦合作用
［７，１９］。根据热力学第二

定律可知，外界对物体做功可转变为物体温度的改变，

部分能量通过热传导和热对流的形式耗散，热平衡方

程可表示为：

ρ犮θ
·

＝ω（σ：εｐ
烐烏 烑
）

塑性耗散

－

Δ

·（犽犐·

Δ

θ
烐烏 烑

）

传热导

－

Δ

·（犺犐·

Δ

θ
烐烏 烑

）

热对流

（５）

式中：ρ为材料密度；犮表示单位质量比热；ω为塑性耗

散因子，表征塑性功转化成热的比例；

Δ

表示梯度算

子；犽为热传导系数；犐为二阶单位张量；犺为对流薄膜

系数。

２．２　材料参数

有限元模拟中的材料参数均根据实验结果获得或

者拟合得到。

２．２．１　基本力学性能参数

根据实验结果，ＳＭＰＵ在本工作涉及温升范围内

可忽略弹性模量的温度相关性，取其平均值为

１１００ＭＰａ。为考虑塑性参数对应变率和温度的依赖

性，首先根据实验结果确定了２２，２５，３０℃下不同应变

率的真应力塑性应变参数（如图２中点犃，犅，犆）。遵

循屈服应力随温度增加而减小、随应变率增大而增大

的原则，提取实验曲线中犃，犅，犆３点的应力和塑性应

变来设置不同温度和应变率下的应力应变参数，如表

１所示。通过对不同应变率下的温升进行拟合，确定

塑性耗散因子为０．６。

表１　不同应变率和温度下的塑性参数

Ｔａｂｌｅ１　Ｐｌａｓｔｉｃｐａｒａｍｅｔｅｒｓａｔｄｉｆｆｅｒｅｎｔｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅｓ

ａｎｄｓｔｒａｉｎｒａｔｅｓ

犜／

℃
ε／ｓ－１

犃 犅 犆

εｐ
σ／

ＭＰａ
εｐ

σ／

ＭＰａ
εｐ

σ／

ＭＰａ

２２ ０ ０ ３５ ０．０４ １５ ０．８ ６０

０．００３ ０ ４５．３２ ０．０３ ２３．４７ ０．８８ ８５

０．００６ ０ ４８．２７ ０．０６ ２４．５ ０．８７ ９４

０．０１５ ０ ４９．９９ ０．０６ ２７．９７ ０．８６ ９５

２５ ０ ０ ２５ ０．０６ １２ ０．８８ ５５

０．００３ ０ ４０ ０．０６ ２３ ０．８８ ８０

０．００６ ０ ４４ ０．０６ ２３．７６ ０．８８ ８８

０．０１５ ０ ４５ ０．０６ ２４ ０．８８ ９０

３０ ０ ０ ２０ ０．０８ ５ ０．８８ ５０

０．００３ ０ ３５ ０．１ １３ ０．８８ ７０

０．００６ ０ ４０ ０．１ １５ ０．８８ ７８

０．０１５ ０ ４４ ０．１ ２３ ０．８８ ８０

２．２．２　热物理参数

ＳＭＰＵ在玻璃化转变温度前后的密度、比热容和

热膨胀系数有所差异，但在玻璃化转变温度以下时随

温度变化较小，模拟中设置为常数。给定试样初始温

度场后，为了模拟内部耗散生热后试样表面温升，设置

随温度升高而增加的传导系数［２０］和薄膜系数。所有

的热物理参数，包括温度犜、密度ρ、热传导系数犽、热

膨胀系数α，热对流系数犺和比热犮，如表２所示。

表２　热物理参数

Ｔａｂｌｅ２　Ｔｈｅｒｍｏｐｈｙｓｉｃａｌｐａｒａｍｅｔｅｒｓ

犜／℃ ρ／（ｋｇ·ｍ
－３） 犽／（Ｗ·ｍ－１·℃－１） α／（１０－４℃－１） 犺／（Ｗ·ｍ－１·℃－１） 犮／（Ｊ·ｋｇ－１·℃－１）

２２ １２５０ ０．３５ １．４８ ５．８ ２８００

２５ １２５０ ０．５２ １．４８ ８．９ ２８００

３０ １２５０ ０．６ １．４８ ９．６ ２８００

２．３　模型和材料参数验证

２．３．１　有限元模型

为验证多段线性各向同性硬化材料模型对不同温

度和应变率下实验结果的预测能力，采用Ｃ３Ｄ８ＨＴ热

力耦合单元建立立方体单元（模拟１个积分点的响应）

进行有限元模拟。对单元模型相邻３个面进行法向位

移约束，并在任意１个自由面施加位移荷载，初始温度

场设为２２℃。

２．３．２　模拟结果

将单元模拟结果与实验结果进行对比，得到真应

力真应变和温升真应变曲线如图２所示。可以看

出，真应力真应变和温升真应变曲线与实验曲线吻

合较好，从而验证了多段线性各向同性硬化材料模型

和材料参数的合理性。

３　薄板热力耦合拉伸变形模拟

３．１　有限元模型

按照试样尺寸创建三维实体部件，设置材料参数，

装配部件后采用Ｃ３Ｄ８ＨＴ单元划分网格，有限元模型

如图６所示。

考虑到实验过程中下夹头用来固定试样，上夹头

用来夹持试样并进行垂向位移，约束有限元模型底端

所有自由度，顶端在垂向施加３３ｍｍ（名义应变为
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图６　薄板有限元模型

Ｆｉｇ．６　Ｆｉｎｉｔｅｅｌｅｍｅｎｔｍｏｄｅｌｏｆｓｈｅｅｔ

１００％）位移并约束除垂向外的所有平动自由度和转动

自由度。试样初始温度场设置为２２℃。由于有限元

模型上下两端为金属夹持装置，传导远高于ＳＭＰＵ，

假定其温度与室温保持相同，其余部位设置薄膜系数

实现与环境的热交换。为考虑拉伸变形的率相关性，

根据实际变形时间设置不同的分析步时间。

３．２　模拟结果

首先提取３种应变率下的力位移（犉犱）和温升

位移（Δθ
ａｖｅ犱）曲线，如图７（ａ）所示。与图７（ｂ）的实

验结果进行对比发现，模拟结果除了应变软化阶段

曲线与光滑的实验曲线相比有所差异外，其他区域

在数值和趋势上均与实验结果吻合较好。原因是应

变软化阶段是热力耦合作用的起始位置，应力梯度

非常大，应力和温度在每一次迭代过程中被交替更

新，需要更多的迭代次数才获得收敛的结果。随着

应力梯度的不断降低，迭代更容易进行，曲线逐渐变

得光滑。

图７　不同应变率下模拟和实验的力位移和温升位移曲线

（ａ）模拟结果；（ｂ）实验结果

Ｆｉｇ．７　Ｅｘｐｅｒｉｍｅｎｔａｌａｎｄｓｉｍｕｌａｔｅｄｆｏｒｃｅ狏狊ｄｉｓｐｌａｃｅｍｅｎｔａｎｄｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅｒｉｓｅ狏狊ｄｉｓｐｌａｃｅｍｅｎｔｃｕｒｖｅｓａｔｄｉｆｆｅｒｅｎｔｓｔｒａｉｎｒａｔｅｓ

（ａ）ｓｉｍｕｌａｔｅｄｒｅｓｕｌｔｓ；（ｂ）ｅｘｐｅｒｉｍｅｎｔａｌｒｅｓｕｌｔｓ

　　对比实验与模拟结果曲线，可以看出模拟能较好

地反映实验规律，但是力位移曲线及温升曲线在数值

上仍存在一些差异，其主要原因如下：（１）实验获得的

温升位移曲线在弹性阶段由于热弹性效应出现轻微

的温度降低现象，而模拟中采用了 ＡＢＡＱＵＳ提供的

各向同性硬化律和塑性耗散生热系数，忽略了热弹性

效应；（２）模拟中采用了ＡＢＡＱＵＳ提供的多线性各向

同性硬化律，忽略了应变软化和应变强化阶段的非线

性；（３）模拟中输入的应力应变参数通过不同速率下

的实验获取，包含热力耦合作用的影响；而采用热力耦

合单元进行有限元分析时考虑了变形生热对其力学性

能的影响，导致模拟得出的应力应变曲线和力位移

曲线的屈服点较实验曲线略低，即目前尚无法将热效

应的影响从实验曲线中完全剥离。

截取与图４对应的不同时刻下的塑性应变云图和

温度云图，分别如图８和图９所示。

由图８的塑性应变云图可知，当应力超过屈服峰

图８　应变率为０．０１５ｓ－１时的塑性应变云图

Ｆｉｇ．８　Ｐｌａｓｔｉｃｓｔｒａｉｎｃｏｎｔｏｕｒｓａｔｓｔｒａｉｎｒａｔｅｏｆ０．０１５ｓ－１

后，由于应力软化出现整体塑性屈服，在过渡段部分由

于应力集中的影响应力偏高，导致塑性变形开始在此

处累积，萌生了局部化的塑性变形；随着变形量的继续

增加，ＳＭＰＵ发生应变强化，当应变强化阶段变形所

需的应力超过屈服应力时，塑性流动无法在原位置继
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图９　应变率为０．０１５ｓ－１时的温度云图

Ｆｉｇ．９　Ｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅｃｏｎｔｏｕｒｓａｔｓｔｒａｉｎｒａｔｅｏｆ０．０１５ｓ－１

续进行，自发向另一端所需应力更低处扩展。试样在

变形过程中分子链间的作用力不断被削弱，进而促进

了塑性流动，最终局部化塑性流动扩展到试样整个工

作段。由图９可知，温度局部化过程与塑性流动局部

化过程完全一致。

对应图５显示的不同时刻，提取中轴线上应力和

温升（Δθ）随距离（犎）的变化曲线，结果如图１０所示。

在屈服后的应变软化开始阶段（时刻２），由于只萌生

了局部化的塑性流动，试样整体应力水平较高，温升增

加非常缓慢；进入应变硬化阶段时（时刻３和４），应力

水平远低于屈服峰，在缺陷处萌生了更为明显的局部

化塑性流动，导致温升峰开始出现，此时试样其他区域

变形所需的应力仍较高，塑性流动的扩展阻力较大。

随着变形的继续进行，应变强化不断增强（时刻５），塑

性流动所需的应力不断增加，逐渐超过屈服峰，导致塑

性流动开始向应变硬化较弱的未扩展区域推进，直至

整个区域均发生了塑性流动（时刻６）。此时，试样工

作段的温度场趋于均匀分布。

图１０　模拟的不同位置温升应力曲线　（ａ）０．００３ｓ－１；（ｂ）０．００６ｓ－１；（ｃ）０．０１５ｓ－１

Ｆｉｇ．１０　Ｓｉｍｕｌａｔｅｄｃｕｒｖｅｓｏｆｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅｒｉｓｅ狏狊ｓｔｒｅｓｓａｔｄｉｆｆｅｒｅｎｔｐｏｓｉｔｉｏｎｓ　（ａ）０．００３ｓ－１；（ｂ）０．００６ｓ－１；（ｃ）０．０１５ｓ－１

　　为了进一步考察温升对力位移曲线的影响，图

１１给出了考虑和不考虑温升情况下的模拟结果。

图１１　温升对力位移曲线的影响

Ｆｉｇ．１１　Ｉｎｆｌｕｅｎｃｅｏｆｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅｒｉｓｅｏｎｃｕｒｖｅｓｏｆ

ｆｏｒｃｅ狏狊ｄｉｓｐｌａｃｅｍｅｎｔ

由图１１可以看出，不考虑温升时的力位移曲线

表现出更为明显的应变硬化阶段。这是由于拉伸过程

中分子链发生优先取向，导致材料内部分子结构更加

稳定，在硬化阶段的变形阻力增加；考虑温升时，温升

的持续增加抑制了一部分应变硬化，使塑性流动阻力

降低。因此，应变硬化与温升诱发的应变软化之间的

竞争机制是ＳＭＰＵ拉伸过程中应力应变曲线与应变

率呈现非单调关系的根本原因，这种热力耦合作用进

一步导致了率相关的塑性流动局部化过程。

需要指出的是，无论是实验还是有限元分析，其温

度边界条件皆为室温，试样变形时的温度也低于玻璃

化转变温度，没有涉及高温塑形降温冷却低温卸载

升温回复的形状记忆过程模拟，即本工作仅关注了

ＳＭＰＵ在机械载荷作用下由于内部热效应诱发的温

升应变应力的耦合作用，这是深入理解形状记忆聚

合物力学性能的重要基础。后续工作中，仍需建立更

加合理的描述ＳＭＰＵ在高温下热力耦合变形行为的

本构关系，实现对形状记忆效应的有限元模拟。

４　结论

（１）ＳＭＰＵ具有明显的率相关性，即随着应变率

的增加，屈服峰不断升高，对应的温度最低点绝对值也

增大，屈服后塑性耗散引起的温升增加。拉伸变形过
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程中由于应力软化导致塑性流动局部化效应和耗散生

热增加，从而宏观表现出温度场的局部化，并逐渐扩展

至试样整个工作段。耗散生热诱导的软化和分子链优

先取向导致的应变硬化之间存在竞争机制，使得局部

化塑性流动过程对加载速率的敏感性降低。

（２）基于有限元分析软件ＡＢＡＱＵＳ，采用多段线

性弹塑性模型和热平衡方程对ＳＭＰＵ的热力耦合行

为进行了有限元模拟，重现了实验中观测到的塑性流

动局部化和伴随的温升现象，揭示了塑性流动局部化

萌生、扩展过程以及不同应变率下温升对力位移曲线

的影响。
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ｃｏｕｐｌｅｄｃｙｃｌｉｃｅｌａｓｔｏｖｉｓｃｏｐｌａｓｔｉｃｃｏｎｓｔｉｔｕｔｉｖｅｍｏｄｅｌｏｆｍｅｔａｌｓ：

ｔｈｅｏｒｙａｎｄａｐｐｌｉｃａｔｉｏｎ［Ｊ］．ＩｎｔｅｒｎａｔｉｏｎａｌＪｏｕｒｎａｌｏｆＰｌａｓｔｉｃｉｔｙ，

２０１６，７９：１１１１５２．

［２０］　ＨＵＡＮＧＣＬ，ＱＩＡＮＸ，ＹＡＮＧＲＧ．Ｔｈｅｒｍａｌｃｏｎｄｕｃｔｉｖｉｔｙｏｆ

ｐｏｌｙｍｅｒｓａｎｄｐｏｌｙｍｅｒｎａｎｏｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓ［Ｊ］．ＭａｔｅｒｉａｌｓＳｃｉｅｎｃｅａｎｄ

Ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ：Ｒ，２０１８，１３２：１２２．

基金项目：国家自然科学基金资助项目（１１５７２２６５）；四川省杰出青年基

金（２０１７ＪＱ００１９）

收稿日期：２０１８１１１４；修订日期：２０１９０５３１

通讯作者：阚前华（１９８０－），男，教授，博士，研究方向为智能材料循环

本构关系及其疲劳失效，联系地址：成都市二环路北一段１１１号西南交

通大学力学与工程学院（６１００３１），Ｅｍａｉｌ：ｑｉａｎｈｕａｋａｎ＠ｆｏｘｍａｉｌ．ｃｏｍ

（本文责编：解　宏）
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