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摘要：　 实验中纳米压痕被广泛用于测量单晶或多晶石墨烯的力学性质，而分子动力学模拟中研

究者们更多地使用单轴拉伸来测量石墨烯的力学性质．两种测量方法对于多晶石墨烯弹性模量和

破坏强度的预测是否存在差异？ 多晶石墨烯的力学性质是否依赖于其晶粒大小？ 对于固定晶粒

大小的多晶石墨烯，拓扑结构的不同是否影响其力学性质？ 围绕以上问题，通过对比纳米压痕和

单轴拉伸两种方法的分子动力学模拟，研究了多晶石墨烯弹性模量和破坏强度对晶粒尺寸、拓扑

结构和测量方法的依赖性．
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引　 　 言

石墨烯（ｇｒａｐｈｅｎｅ）是从石墨材料剥离的由单层碳原子组成的二维晶体．它具有六角形蜂

巢结构，是迄今为止最薄、强度最高的材料，其破坏强度比最好的钢材还要高出约 ２００ 倍．除电

学、光学方面的特殊性能之外，石墨烯优异的力学性能使其成为力学领域的研究热点之一．实
验中制备石墨烯的方法通常有机械剥离法［１］、ＳｉＣ 分解法［２］、氧化石墨还原法和化学气相沉积

（ｃｈｅｍｉｃａｌ ｖａｐｏｒ ｄｅｐｏｓｉｔｉｏｎ， 简称 ＣＶＤ）法［３⁃７］等，其中 ＣＶＤ 法是目前制备高质量、大面积石墨

烯最常用的实验方法．然而，ＣＶＤ 法生成的大面积石墨烯中不可避免地含有晶界等拓扑缺

陷［５］，所得产品一般是由纳米级到微米级尺寸的石墨烯晶畴（或晶粒）拼接而成的多晶材

料［４， ８⁃９］，其二维结构中晶界的存在将不可避免地影响石墨烯的力学性质．近年来，关于多晶石

墨烯弹性模量和破坏强度的研究工作越来越多，研究者通过实验和模拟手段量化多晶石墨烯

的缺陷与其力学性能的对应关系，即结构⁃功能关系．例如，Ｌｅｅ 等［４］ 利用纳米压痕的方法系统

研究了单晶及多晶石墨烯的力学性质，发现多晶石墨烯弹性模量和单晶石墨烯基本没有差别，
平均晶粒尺寸为 １～５ μｍ 的多晶石墨烯的破坏强度则显著小于单晶石墨烯．

分子动力学模拟被广泛用于石墨烯力学行为的研究中．分子动力学主要是运用 Ｎｅｗｔｏｎ（牛
顿）力学来模拟相互作用的分子或原子体系运动，计算机软硬件的快速发展为利用分子动力
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学来研究石墨烯提供了愈来愈强的计算能力．对比实验中测量石墨烯力学性质的高难度和大

成本，分子动力学方法可以更好地考虑多晶石墨烯在原子尺度晶界和拓扑缺陷的力学响应、动
态演化以及与整体力学行为的跨尺度交联．运用分子动力学方法研究多晶石墨烯力学性质方

面的工作主要集中在单轴拉伸模拟，例如 Ｓｏｎｇ 等［１０］ 利用单轴拉伸的分子动力学模拟研究了

由五七位错理想晶界和正六边形规则晶粒构成的多晶石墨烯的力学性质，结果表明多晶石墨

烯的破坏强度和断裂应变均随晶粒大小的增加而减小；Ｍｏｒｔａｚａｖｉ 和 Ｃｕｎｉｂｅｒｔｉ［１１］，Ｃｈｅｎ 等［１２］分

别采用单轴拉伸的分子动力学方法研究了具有随机拓扑结构的多晶石墨烯的力学性质，发现

其弹性模量和破坏强度随晶粒增大而增大，而断裂应变随晶粒增大而减小，Ｃｈｅｎ 等［１２］ 还专门

讨论了温度和加载速率对模拟结果的影响；Ｂｅｃｔｏｎ 等［１３］同样进行了单轴拉伸的分子动力学模

拟，研究了高温退火对多晶石墨烯力学性质的影响，发现其破坏强度和断裂应变均随晶粒大小

增加而减小；Ｙａｎｇ 等［１４］则预测了多晶石墨烯的破坏强度和断裂应变并不依赖于晶粒的尺寸，
而弹性模量随晶粒的增大而增大．以上分子动力学的工作都是基于对单轴拉伸的模拟，关于纳

米压痕的模拟则相对少得多．Ｓｈａ 等［１５］ 利用纳米压痕的分子动力学模拟研究了多晶石墨烯的

破坏机制，结果表明多晶石墨烯的破坏强度依赖于压头下原子的结构和形貌．
在前期研究的基础上，本文将针对多晶石墨烯，分别开展纳米压痕和单轴拉伸的分子动力

学模拟，主要回答以下问题：１） 纳米压痕和单轴拉伸两种测量方法对石墨烯这种二维材料力

学性质的预测是否存在差异？ ２） 多晶石墨烯的力学性质是否依赖于其晶粒大小？ ３） 对于固

定晶粒大小的多晶石墨烯，其拓扑结构的不同是否导致力学性质的分散性？ 围绕以上问题，对
于每一晶粒尺寸，本文将模拟 １００ 组具有随机拓扑结构的多晶石墨烯对于纳米压痕和单轴拉

伸的响应，并统计归纳出多晶石墨烯力学性质的尺寸效应．

１　 多晶石墨烯拓扑结构的生成

实验中化学气相沉积法生成多晶石墨烯的一般过程是：在基底上随机设置小的石墨烯核，
甲烷等含碳气体在高温下分解后附着在所设置的石墨烯核边缘，并逐渐长大．由于这一过程中

石墨烯的生长取向没有限制，所生成的石墨烯晶粒的取向角度是随机的［１６］ ．当两块石墨烯长

大至发生接触，晶粒取向角度的不同将形成晶界，而多块石墨烯片拼接则成为多晶石墨烯．为
了模拟多晶石墨烯的这一生长过程，本文编写计算程序主要完成以下步骤：（ａ） 在大小为 Ｌ ×
Ｌ 的二维平面上随机放置 Ｎ 个点；（ｂ） 根据 Ｖｏｒｏｎｏｉ 方法［１７⁃１８］将该平面划分为 Ｎ 个多边形，对
应于晶粒的拓扑结构，多边形边即为晶界；（ｃ） 每一多边形内放置具有随机取向角度的单晶石

墨烯片，由于单晶石墨烯六方结构的周期性，其取向角度 θ 在±３０°范围内随机选择；（ｄ） 当属

于相邻不同晶粒的两原子间距离小于 ０．１４１ ｎｍ 时，删除其中一个，之所以选择这一距离是因

为含有距离小于 ０．１４１ ｎｍ 碳原子的多晶石墨烯晶界在模拟中是不稳定的．由于在二维平面中

Ｎ 个点位置和晶体取向的随机性，将生成具有不同拓扑结构的多晶石墨烯，而控制晶粒尺寸则

可以通过改变初始晶粒数目 Ｎ 来实现．Ｖｏｒｏｎｏｉ 方法生成的晶粒都是不规则多边形结构，理论

上可用公式 （Ｌ × Ｌ） ／ （Ｎ × π） 来度量其平均晶粒大小．
图 １（ａ）所示区域范围为 ２０ ｎｍ×２０ ｎｍ 的多晶石墨烯拓扑结构，其中共包括 Ｎ ＝ １２７ 个不

同晶粒，晶粒尺寸的设定值为 ２ ｎｍ ．图 １（ｂ）显示了单一晶粒与周围晶粒形成晶界的放大图，
从图中原子结构可以看出，晶界部分碳原子排列并不规整，除形成与单晶石墨烯一样的六原子

环状结构之外，也存在由 ５、７，甚至 ８ 个碳原子成键形成的环状结构，晶界处有孔洞等缺陷．这
些缺陷的存在将导致多晶石墨烯力学性质的改变，这也是本文研究的重点．图 １（ｃ）显示了根

据以上程序生成的多晶结构晶粒尺寸的分布图，服从 Ｇａｕｓｓ（高斯）分布，晶粒尺寸的平均值 ｄ
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为 １．９８ ｎｍ，与设定值基本一致．图 １（ｄ）为不同晶粒取向的分布图，取向角度 θ定义为锯齿形边

界方向和固定 ｘ 轴方向的夹角，可以看出晶粒取向角度大致均匀分布，证明上述程序生成的多

晶石墨烯结构中晶粒的取向角度是随机的．为了定量表征多晶石墨烯中的缺陷，本文统计了晶

界的总长度 Ｌｇ 和三联点（ｔｒｉｐｌｅ ｊｕｎｃｔｉｏｎ）的总个数 Ｎｔ ．在本文中，通过控制数目 Ｎ， 生成了晶粒

大小在 １～５ ｎｍ 范围内变化的多晶石墨烯，并分别进行了纳米压痕和单轴拉伸的分子动力学

模拟；为了研究拓扑结构的影响，对每一晶粒尺寸，生成并模拟了 １００ 组具有随机拓扑结构的

多晶石墨烯，并统计不同拓扑结构对多晶石墨烯弹性模量和破坏强度的影响．

（ａ） 平均晶粒尺寸为 ２ ｎｍ 的正方形多晶石墨烯 （ｂ） 单个晶粒通过晶界与周围晶粒相互作用

（ａ） Ｔｈｅ ｓａｍｐｌｅ ｏｆ ｐｏｌｙ⁃ｇｒａｐｈｅｎｅ ｗｉｔｈ （ｂ） Ａ ｒｅｐｒｅｓｅｎｔａｔｉｖｅ ｇｒａｉｎ ｓｈａｒｉｎｇ ｇｒａｉｎ
ｔｈｅ ａｖｅｒａｇｅ ｇｒａｉｎ ｓｉｚｅ ｏｆ ２ ｎｍ ｂｏｕｎｄａｒｉｅｓ ｗｉｔｈ ｎｅｉｇｈｂｏｒｉｎｇ ｇｒａｉｎｓ

（ｃ） 晶粒尺寸 ｄ 的分布图 （ｄ） 晶粒取向角度 θ 的分布图

（ｃ） Ｔｈｅ ｄｉｓｔｒｉｂｕｔｉｏｎ ｏｆ ｇｒａｉｎ ｓｉｚｅ ｄ （ｄ） Ｔｈｅ ｄｉｓｔｒｉｂｕｔｉｏｎ ｏｆ ｍｉｓｏｒｉｅｎｔａｔｉｏｎ ａｎｇｌｅ θ
图 １　 多晶石墨烯拓扑结构

Ｆｉｇ． １　 Ｔｈｅ ｔｏｐｏｌｏｇｉｃａｌ ｓｔｒｕｃｔｕｒｅ ｏｆ ｐｏｌｙｃｒｙｓｔａｌｌｉｎｅ ｇｒａｐｈｅｎｅ

２　 分子动力学模拟

２．１　 模拟方法

本文所有的模拟过程都是通过 Ｌａｒｇｅ⁃ｓｃａｌｅ Ａｔｏｍｉｃ ／ Ｍｏｌｅｃｕｌａｒ Ｍａｓｓｉｖｅｌｙ Ｐａｒａｌｌｅｌ Ｓｉｍｕｌａｔｏｒ
（即 ＬＡＭＭＰＳ）软件［１９］实现的．对于分子动力学模拟来说，原子之间的相互作用力，也就是势函

数的选择是决定结果可靠性的关键因素．在纳米压痕的模拟中，碳原子的势函数有两种类型，
一种用于描述石墨烯中碳原子和金刚石压头中碳原子之间的相互作用，本文选择描述 Ｖａｎ ｄｅｒ
Ｗａａｌｓ（范德华）相互作用的通用原子间作用势，即 Ｌｅｎｎａｒｄ⁃Ｊｏｎｅｓ 势函数［２０］，表达式为 ＵＬＪ（ ｒ） ＝
４ε０［（σ０ ／ ｒ） １２ － （σ０ ／ ｒ） ６］，其中势阱深度 ε０ ＝ ２．８５ ｍ·ｅＶ［２１］，作用势为 ０ 时两相邻碳原子间的

距离 σ０ ＝ ０．３４ ｎｍ［２１］ ．另一种为 ＡＩＲＥＢＯ 多体势函数［２２］，用来描述石墨烯薄膜内部碳原子，以
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及金刚石压头内部碳原子间的相互作用．在单轴拉伸的模拟中，用 ＡＩＲＥＢＯ 势函数来描述石墨

烯内部碳原子的相互作用．
纳米压痕和单轴拉伸的模拟过程中，本文均采用 ＮＶＴ 系综（即碳原子数目、系统体积和温

度保持恒定）， 通过 Ｎｏｓｅ⁃Ｈｏｏｖｅｒ 方法［２３⁃２５］将系统温度控制在 １ Ｋ， 模拟的固定时间步长设为

１×１０－１５ ｓ， 积分算法采用速度形式的 Ｖｅｒｌｅｔ 算法， ＡＩＲＥＢＯ 势函数中碳⁃碳键的截断距离设为

０．１９２ ｎｍ［２６］ ．以上模拟参数与文献中关于石墨烯的分子动力学研究保持一致．
２．２　 纳米压痕模拟

在 Ｌｅｅ 等［３⁃４］利用纳米压痕方法测量石墨烯力学性质的实验工作中，由于石墨烯材料二维

结构特征，其压痕实验不能与块状材料一样直接进行，具体做法是将单层石墨烯预先平铺到预

制有圆形孔洞的基底上，然后用压头探测在孔洞正上方的石墨烯悬浮结构．由于实验中石墨烯

薄膜尺寸一般比基底上的预制圆孔大得多，可近似认为石墨烯在压痕过程中与基底之间不发

生相对滑移．根据相关实验的这一特点，本文在纳米压痕的模拟中，保持圆形石墨烯的边界固

定，如图 ２ 所示．多晶石墨烯的直径选为 ２０ ｎｍ，其拓扑结构来自图 １（ａ）所示正方形区域的内

切圆，碳原子总数约为 １．２ 万个．石墨烯多晶结构中的碳原子可分为两类，一类是图 ２ 所示的彩

色自由原子，颜色可以区分多晶石墨烯中的晶界和晶粒，这些碳原子处于悬浮状态，在模拟过程

中可自由变形；另一类是图 ２ 中的黑色原子，处于自由原子区域的外缘，在模拟过程中被固定，相
当于纳米压痕实验中与圆孔边缘接触的碳原子状态．压头是直径为 ２ ｎｍ 的半球形，为图 ２ 中的

红色原子部分，其构型采用金刚石正四面体的空间原子结构，碳⁃碳键的键长设为 ０．１５５ ｎｍ ．

图 ２　 多晶石墨烯纳米压痕的分子动力学模型

Ｆｉｇ． ２　 Ｔｈｅ ｍｏｌｅｃｕｌａｒ ｄｙｎａｍｉｃｓ ｍｏｄｅｌ ｆｏｒ ｐｏｌｙｃｒｙｓｔａｌｌｉｎｅ ｇｒａｐｈｅｎｅ ｕｎｄｅｒ ｎａｎｏｉｎｄｅｎｔａｔｉｏｎ

模拟中，在金刚石压头对多晶石墨烯薄膜进行压入之前，首先保持金刚石压头在石墨烯薄

膜上方约 ０．３ ｎｍ 高度处固定不动，暂时只约束石墨烯薄膜边缘上碳原子在面外的位移，对多

晶石墨烯结构进行充分弛豫，使其能量达到最小值（即系统达到平衡状态），这个过程对应于

纳米压痕实验中石墨烯薄膜被放置到含预制圆孔的基底表面上的情形．在第一步充分弛豫完

成之后，便可以进行纳米压痕实验的模拟，为避免在压入过程中石墨烯层在面内发生整体收

缩，这时需将薄膜边缘上碳原子在各个方向的位移全部约束．压头沿 ｚ 轴（即垂直于石墨烯面）
向接近石墨烯方向运动，压入石墨烯薄膜并导致最终破坏，压入速度设为 １０ ｎｍ ／ ｎｓ ．在整个压

入过程中，记录压头相对于原石墨烯平面的压入深度，以及压头在 ｚ 方向的受力大小，即可得

到纳米压痕实验测量的力⁃压痕深度曲线．
２．３　 单轴拉伸模拟

单轴拉伸是测量材料力学性能最直接的实验方法，但由于石墨烯材料的二维结构和特征

尺度，直接进行单轴拉伸的实验测试难度较大，因此几乎没有这方面的实验研究结果．单轴拉
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伸的分子动力学模拟则不受实验技术和条件的限制，文献已有大量的工作．例如 Ｗｅｉ 等［２６］ 利

用单轴拉伸的分子动力学模拟，预测单晶石墨烯的弹性模量为 １．０５ ＴＰａ，破坏强度分别为 １００
ＧＰａ（ａｒｍｃｈａｉｒ 方向）和 １２０ ＧＰａ（ｚｉｇｚａｇ 方向）．Ｃｈｅｎ 等［１２］ 采用类似的方法模拟了晶粒大小从

２􀆰 ５ ｎｍ 到 １０ ｎｍ 的多晶石墨烯，其弹性模量的范围为 ６５０ ～ ８２４ ＧＰａ，破坏强度范围为 ３８ ～ ４５
ＧＰａ，显著低于单晶石墨烯的对应值．

图 ３　 多晶石墨烯单轴拉伸的分子动力学模型

Ｆｉｇ． ３　 Ｔｈｅ ｍｏｌｅｃｕｌａｒ ｄｙｎａｍｉｃｓ ｍｏｄｅｌ ｆｏｒ ｐｏｌｙｃｒｙｓｔａｌｌｉｎｅ ｇｒａｐｈｅｎｅ ｕｎｄｅｒ ｕｎｉａｘｉａｌ ｔｅｎｓｉｏｎ

图 ３ 为多晶石墨烯单轴拉伸的模拟示意图，石墨烯薄膜为 ２０ ｎｍ×２０ ｎｍ 的正四边形，其原

子总数随拓扑结构的不同略微变化，约为 １．５ 万个．图 ３ 所示多晶石墨烯的平均晶粒大小为 ２
ｎｍ，黑色虚线框内的碳原子为固定原子，在单轴拉伸过程中对该部分原子施加载荷．取拉伸方

向为 ｘ 方向，在石墨烯面内 ｙ 方向（垂直于 ｘ 方向）设置周期性边界条件．在对石墨烯薄膜进行

单轴拉伸之前，首先对其进行充分弛豫，使石墨烯多晶结构的能量达到最低．充分弛豫完成之

后，对石墨烯薄膜进行 ｘ 方向上的单轴拉伸，直至结构发生破坏，拉伸应变率设为 １０９ ｓ－１ ．模拟

中记录整个单轴拉伸过程中 ｘ 方向上的应力和应变．

３　 结 果 分 析

３．１　 纳米压痕的理论模型

如果将单晶或多晶石墨烯考虑成各向同性的弹性薄膜结构，在压头压入过程中的力学响

应是非线性弹性的，其应力可以展开为应变的 Ｔａｙｌｏｒ（泰勒）级数，其包含线弹性和非线性弹性

的前两项表达式为［２７］

　 　 σ ＝ Ｅε ＋ Ｄε２， （１）
式中 σ 为第二类 Ｐｉｏｌａ⁃Ｋｉｒｃｈｈｏｆｆ 应力， ε 为 Ｇｒｅｅｎ（格林）应变， Ｅ 为拉伸弹性模量，Ｄ 为三阶弹

性模量．Ｄ 通常为负值，因此应力表达式中的二阶项将导致高拉伸应变时刚度降低，而高压缩

应变时刚度增加．Ｌｉｕ 等和 Ｋｈａｒｅ 等对石墨烯薄膜进行的模拟工作说明式（１）给出的非线性弹

性适用于描述石墨烯的应力⁃应变曲线［２８⁃２９］ ．这种非线性的应力⁃应变响应可以很好地反映石

墨烯弹性行为的特征，曲线的最大值 σｉｎｔ ＝ － Ｅ２ ／ （４Ｄ） 被定义为膜内的内在应力，其对应的应

变值为 εｉｎｔ ＝ － Ｅ ／ （２Ｄ） ．可从纳米压痕实验或模拟的力⁃压痕深度结果中得到弹性模量 Ｅ 和三

阶弹性模量 Ｄ，从而确定石墨烯薄膜的内在应力．单层石墨烯薄膜是二维材料，其应变能密度

要用面积标准化而不是体积，因此通常使用二维应力 σ２Ｄ、二维弹性模量 Ｅ２Ｄ 来更为方便地表

征石墨烯的力学参数，其单位均为 Ｎ ／ ｍ ．式（１） 不仅对二维石墨烯材料适用，对三维的多层石

墨材料也适用．通过单层石墨烯的厚度，可以将二维应力 σ２Ｄ 和二维弹性模量 Ｅ２Ｄ 转化到三维
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情况的对应参数．
理论上可用点载荷作用在固定边界的圆形弹性薄膜中心点的力学模型，来近似石墨烯纳

米压痕的力⁃位移行为．目前还没有综合考虑材料初始张力和材料有限变形情况的解析

解［３０⁃３１］，下面本文结合两种特殊情况下的近似解来分析纳米压痕的力⁃位移行为：其中一种特

殊情况是薄膜有很大的初始张力，与之相比压痕产生的附加应力很小，可以忽略不计，这种情

况下力和压痕深度之间呈线性关系；另一种特殊情况与之相反，压痕产生的应力远大于初始张

力，这种情况下力和压痕深度之间是三次方的定量关系．
对于点载荷作用在固定边界的圆形弹性薄膜中心点的情况，当薄膜的弯曲刚度可以忽略

不计且载荷较小时，力⁃压痕深度曲线与初始张力有关，其表达式可近似为［３２］

　 　 Ｆ ＝ πσ２Ｄ
０ δ， （２）

其中 σ２Ｄ
０ 是薄膜初始张力，δ 为圆形石墨烯薄膜中心点的挠度，即压痕深度．考虑所模拟系统的

参数范围，石墨烯试样的尺寸（２０ ｎｍ）远大于压痕深度（１～２ ｎｍ），且单层石墨烯的厚度（０．３４
ｎｍ）小于压痕深度，因此可以使用大挠度下圆形薄膜的非线性弹性理论来定量描述模拟涉及

的压入响应问题［３３］ ．大挠度下的系统能量主要包括弯曲能量和拉伸能量两部分，能量最小化

条件服从 Ｆöｐｐｌ 方程，利用经典的 Ｈｅｎｃｋｙ 变换可得到平面极坐标下的控制方程如下［３４］：

　 　 ｒ ｄ
ｄｒ

ｄ
ｒｄｒ

（ ｒ２σｒ）
é

ë
êê

ù

û
úú ＝

Ｅ２Ｄ

２
ｄｚ（ ｒ）
ｄｒ

æ

è
ç

ö

ø
÷

２

， （３）

　 　 σｒ
ｄｚ（ ｒ）
ｄｒ

＝ Ｆ
２πｒ

， （４）

式中， ｒ 为径向位置，ｚ（ ｒ） 为位置 ｒ 处的扰度，Ｅ２Ｄ 为二维弹性模量，σｒ 为薄膜径向应力，Ｆ 为作

用在薄膜中心点的集中力．如果圆形薄膜的半径为 Ｒ，固定边界条件意味着 ｚ（Ｒ） ＝ ０．上述非线

性方程组可以通过边界条件求解［３５］，其力⁃压痕深度关系为

　 　 Ｆ ＝ Ｅ２Ｄ（Ｇ３Ｒ） δ
Ｒ

æ

è
ç

ö

ø
÷

３

， （５）

式中 δ ＝ ｚ（０） 为压痕深度， Ｇ 是 Ｐｏｉｓｓｏｎ（泊松） 比 ν 的函数， 如果石墨烯的 Ｐｏｉｓｓｏｎ 比取值为

０．１６５，则 Ｇ 函数的对应值为 Ｇ ＝ １ ／ （１．０５ － ０．１５ν － ０．１６ν２） ＝ ０．９８．
上述推导考虑了集中载荷的情况，Ｔａｎ 等［３６］ 针对该模型做了修正，得到了考虑压头尺寸

的球形压头加载的力⁃压痕深度关系：

　 　 Ｆ ＝ Ｅ２Ｄ（Ｇ３Ｒ） ａ
Ｒ

æ

è
ç

ö

ø
÷

１ ／ ４ δ
Ｒ

æ

è
ç

ö

ø
÷

３

． （６）

综合式（２）和式（５），可得到点载荷作用在固定边界的圆形弹性薄膜中心点的力⁃压痕深

度关系：

　 　 Ｆ ＝ σ２Ｄ
０ （πＲ） δ

Ｒ
æ

è
ç

ö

ø
÷ ＋ Ｅ２Ｄ（Ｇ３Ｒ） δ

Ｒ
æ

è
ç

ö

ø
÷

３

． （７）

综合式（２）和式（６），可得到球形压头加载在固定边界的圆形弹性薄膜中心点的力⁃压痕

深度关系：

　 　 Ｆ ＝ σ２Ｄ
０ （πＲ） δ

Ｒ
æ

è
ç

ö

ø
÷ ＋ Ｅ２Ｄ（Ｇ３Ｒ） ａ

Ｒ
æ

è
ç

ö

ø
÷

１ ／ ４ δ
Ｒ

æ

è
ç

ö

ø
÷

３

． （８）

利用式（７）和式（８）分别拟合多晶石墨烯纳米压痕的模拟结果，可得到点加载或者球形压头加

载下多晶石墨烯的二维初始张力 σ２Ｄ
０ 和二维弹性模量 Ｅ２Ｄ ．

点载荷作用下圆形薄膜将在压头作用处开始破坏，薄膜中心点的应力值最大．考虑圆形压
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头，压入过程中圆形薄膜的最大应力为［３７］

　 　 σ２Ｄ
ｍａｘ ＝

ＦｍａｘＥ２Ｄ

４πａ
， （９）

其中 ａ 为压头半径，Ｆｍａｘ 为石墨烯薄膜破坏时对应的最大压力．
对比式（７）和式（８）可以发现，两种模型得到的弹性模量差一个系数，即 Ｅｐｏｉｎｔ ＝ Ｅｓｐｈｅｒｉｃａｌ ×

４ ａ ／ Ｒ ．将得到的弹性模量代入式（９），所得到的破坏强度也将差一个系数，即 σｐｏｉｎｔ ＝ σｓｐｈｅｒｉｃａｌ ×
８ ａ ／ Ｒ ．本文取 ａ ／ Ｒ ＝ ０．１，因此 Ｅｐｏｉｎｔ ＜ Ｅｓｐｈｅｒｉｃａｌ，且 σｐｏｉｎｔ ＜ σｓｐｈｅｒｉｃａｌ ．
３．２　 纳米压痕模拟的力⁃压痕深度关系

图 ４（ａ）显示了纳米压痕模拟得到的单晶和多晶石墨烯的力⁃压痕深度曲线．圆形和方形符

号表示的离散点分别为单晶石墨烯和平均晶粒尺度 ｄ ＝ ２ ｎｍ 的多晶石墨烯的分子动力学模拟

结果（图中标记为“ＭＤ”结果），而虚线和实线是运用式（７）分别对单晶和多晶石墨烯模拟结果

进行拟合的曲线（图中标记为“ｍｏｄｅｌ”结果）．对于单晶石墨烯而言，模拟结果显示破坏前压力

随着压痕深度的增加而增加，通过式（７）的拟合结果可求得其二维弹性模量 Ｅ２Ｄ ＝ ３５７ Ｎ ／ ｍ，运
用式（９）求得其二维破坏强度为 σ２Ｄ

ｍａｘ ＝ ４３ Ｎ ／ ｍ ．Ｌｅｅ 等［３］运用原子力显微镜进行的纳米压痕实

验得到的二维弹性模量和破坏强度分别为 ３４０±５０ Ｎ ／ ｍ 和 ４２±４ Ｎ ／ ｍ，本文分子动力学模拟的

结果与 Ｌｅｅ 等的实验测量符合较好．取单层石墨烯的薄膜厚度为 ０．３４ ｎｍ，可以进一步得到三

维情况下单晶石墨烯的弹性模量为 Ｅ ＝ １．０５ ＴＰａ，破坏强度为 σｍａｘ ＝ １２６ ＧＰａ ．同理，可用式（８）
和式（９）得到球形压头加载模型下的对应弹性模量 Ｅ ＝ １．８７ ＴＰａ，破坏强度 σｍａｘ ＝ １６８ ＧＰａ ．

（ａ） 多晶与单晶石墨烯的力⁃压痕深度 （ｂ） 多晶与单晶石墨烯的拉伸应力⁃应变

（Ｆ⁃δ） 曲线 （σ⁃ε） 曲线

（ａ） Ｆｏｒｃｅ ｖｓ． ｉｎｄｅｎｔａｔｉｏｎ ｄｅｐｔｈ （Ｆ⁃δ） ｆｏｒ （ｂ） Ｓｔｒｅｓｓ ｖｓ． ｓｔｒａｉｎ （σ⁃ε） ｆｏｒ ｐｏｌｙｃｒｙｓｔａｌｌｉｎｅ
ｐｏｌｙｃｒｙｓｔａｌｌｉｎｅ ａｎｄ ｐｒｉｓｔｉｎｅ ｇｒａｐｈｅｎｅ ａｎｄ ｐｒｉｓｔｉｎｅ ｇｒａｐｈｅｎｅ ｕｎｄｅｒ ｔｅｎｓｉｏｎ

图 ４　 纳米压痕与单轴拉伸的分子动力学模拟及分析

Ｆｉｇ． ４ Ｍｏｌｅｃｕｌａｒ ｄｙｎａｍｉｃｓ （ＭＤ） ｓｉｍｕｌａｔｉｏｎｓ ａｎｄ ａｎａｌｙｓｅｓ ｏｆ ｎａｎｏｉｎｄｅｎｔａｔｉｏｎ ａｎｄ ｕｎｉａｘｉａｌ ｔｅｎｓｉｏｎ

对于多晶石墨烯而言，在薄膜完全破坏前其压力并不一定随压痕深度的增加而单调增加．
如图 ４（ａ）所示，力在压痕深度约为 １．８ ｎｍ 时突然下降，随后又继续增加，这是由于此时较弱

的晶界突然破坏，但并没有严重损害压头下方石墨烯多晶结构的整体承载能力．通过式（７）对
模拟结果的拟合，求得多晶石墨烯 （ｄ ＝ ２ ｎｍ）的二维弹性模量为 Ｅ２Ｄ

ｐｏｌｙ⁃ｇｒａｐｈｅｎｅ ＝ １７５ Ｎ ／ ｍ，运用式

（９）求得其二维破坏强度为 σ２Ｄ
ｐｏｌｙ⁃ｇｒａｐｈｅｎｅ ＝ ２２．８ Ｎ ／ ｍ ．同样取单层石墨烯的薄膜厚度为 ０．３４ ｎｍ，

本文得到三维情况下多晶石墨烯的弹性模量和破坏强度分别为 ５１５ ＧＰａ 和 ６７ ＧＰａ，均显著低

于单晶石墨烯的对应值．考虑球形压头加载模型，可得到其弹性模量和破坏强度分别为 ９１５
ＧＰａ 和 ８９ ＧＰａ ．
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３．３　 拉伸模拟的应力⁃应变关系

图 ４（ｂ）显示了 ａｒｍｃｈａｉｒ 方向和 ｚｉｇｚａｇ 方向的单晶石墨烯，以及平均晶粒尺寸 ｄ ＝ ２ ｎｍ 的

多晶石墨烯在单轴拉伸模拟中的应力⁃应变曲线．从单晶石墨烯的应力⁃应变曲线中可以得到其

弹性模量为 １．０５ ＴＰａ，与纳米压痕的模拟结果一致；ａｒｍｃｈａｉｒ 和 ｚｉｇｚａｇ 方向的破坏强度分别为

１００ ＧＰａ 和 １２０ ＧＰａ，与文献中 Ｗｅｉ 等［２６］的结果一致．多晶石墨烯的应力⁃应变曲线给出的弹性

模量和破坏强度分别为 ３８４ ＧＰａ 和 ３１ ＧＰａ，与之前纳米压痕的模拟结果存在显著差异．不难看

出，无论纳米压痕或单轴拉伸，多晶石墨烯的弹性模量和破坏强度均明显低于单晶石墨烯，这
是由于多晶石墨烯中晶界包含的五边形、七边形甚至八边形以及晶界连接处的孔洞等缺陷区

域，显著降低了结构的承载能力．当这些缺陷垂直于或者接近垂直于加载方向时，首先遭到破

坏产生裂纹，并且沿着晶界方向扩展．图 ５（ａ） ～ （ｄ）显示了纳米压痕模拟中多晶石墨烯在不同

压痕深度 δ 下的即时构型，图 ５（ｅ） ～ （ｈ）显示了单轴拉伸模拟中多晶石墨烯在不同应变 ε 下

的即时构型，破坏总在晶界发生并沿晶界方向扩展，进一步证明晶界的存在是限制多晶石墨烯

强度的主要原因．
３．４　 纳米压痕与单轴拉伸结果对比

通过以上分析可以得知，点加载模型的纳米压痕方法和单轴拉伸方法测得的单晶石墨烯

弹性模量相同，均为 １．０５ ＴＰａ，球形压头加载模型的纳米压痕方法得到的弹性模量则大于两

者．而测量单晶石墨烯强度时，由于石墨烯为各向异性材料，纳米压痕方法中加载没有方向性，
测得的单晶石墨烯破坏强度为 １２６ ＧＰａ（点加载模型），１６８ ＧＰａ（球形压头加载模型），对应于

单晶石墨烯的较弱方向；而单轴拉伸方法得到的 ａｒｍｃｈａｉｒ 和 ｚｉｇｚａｇ 方向破坏强度分别为 １００
ＧＰａ 和 １２０ ＧＰａ，两种模型下的纳米压痕得到的单晶石墨烯强度值比单轴拉伸分别高 ２６％和

６８％．

（ａ） δ ＝ ０ ｎｍ （ｂ） δ ＝ １ ｎｍ （ｃ） δ ＝ １．９ ｎｍ （ｄ） δ ＝ ２．５ ｎｍ

（ｅ） ε ＝ ０ （ｆ） ε ＝ ０．０４ （ｇ） ε ＝ ０．０６９ （ｈ） ε ＝ ０．１２
图 ５　 纳米压痕和单轴拉伸模拟中的多晶石墨烯构型

Ｆｉｇ． ５　 Ｔｈｅ ｓｎａｐｓｈｏｔｓ ｄｕｒｉｎｇ ｓｉｍｕｌａｔｉｏｎ ｏｆ ｐｏｌｙｃｒｙｓｔａｌｌｉｎｅ ｇｒａｐｈｅｎｅ ｕｎｄｅｒ ｎａｎｏｉｎｄｅｎｔａｔｉｏｎ ａｎｄ ｕｎｉａｘｉａｌ ｔｅｎｓｉｏｎ

图 ５ 给出了纳米压痕和单轴拉伸模拟中的多晶石墨烯构型．图 ４（ａ）中五角星位置对应于
图 ５（ａ） ～ （ｄ）中的纳米压痕即时构型，图 ４（ｂ）中五角星位置对应于图 ５（ｅ） ～ （ｈ）中的单轴拉
伸即时构型．对于拓扑结构相同、平均晶粒尺寸 ｄ ＝ ２ ｎｍ 的多晶石墨烯，点加载模型的纳米压
痕方法得到的弹性模量和破坏强度分别为 ５２４ ＧＰａ 和 ７３ ＧＰａ，比单轴拉伸方法得到的对应结
果（３８４ ＧＰａ 和 ３１ ＧＰａ）分别高出 ３７％和 １３５％．两种不同测量方法对于同一材料力学性质的预
测出现了内秉性差异．从图 ５（ａ） ～ （ｄ）纳米压痕的模拟截图可以发现，多晶石墨烯总是在压头
位置附近的晶界处开始破坏，而图 ５（ｅ） ～ （ｈ）单轴拉伸的模拟截图则显示，多晶结构的破坏总
是始于垂直于加载方向的较弱晶界处．这在一定程度上说明，纳米压痕中多晶石墨烯结构中的
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应力不均匀，考验的是压头下方附近的局部多晶结构，而单轴拉伸中应力基本均匀，考验的是

全局范围内的多晶结构局部强度，较大范围内碰到较弱晶界的可能性更大，导致单轴拉伸得到

的多晶石墨烯破坏强度明显低于纳米压痕的对应结果．球形压头加载模型下纳米压痕方法得

到的弹性模量和破坏强度大于点加载模型下纳米压痕方法得到的结果．

（ａ） 多晶石墨烯中晶界长度 Ｌｇ 的分布图 （ｂ） 多晶石墨烯中三联点个数 Ｎｔ 的分布图

（ａ） Ｔｈｅ ｄｉｓｔｒｉｂｕｔｉｏｎ ｏｆ ｇｒａｉｎ ｂｏｕｎｄａｒｙ （ｂ） Ｔｈｅ ｄｉｓｔｒｉｂｕｔｉｏｎ ｏｆ ｔｒｉｐｌｅ ｊｕｎｃｔｉｏｎ
ｌｅｎｇｔｈｓ ｏｆ ｐｏｌｙ⁃ｇｒａｐｈｅｎｅ ｎｕｍｂｅｒｓ ｏｆ ｐｏｌｙ⁃ｇｒａｐｈｅｎｅ

（ｃ） 纳米压痕模拟得到的弹性模量 Ｅ 分布图 （ｄ） 单轴拉伸模拟得到的弹性模量 Ｅ 分布图

（ｃ） Ｔｈｅ ｓｔａｔｉｓｔｉｃａｌ ｒｅｓｕｌｔｓ ｏｆ ｅｌａｓｔｉｃ ｍｏｄｕｌｕｓ Ｅ （ｄ） Ｔｈｅ ｓｔａｔｉｓｔｉｃａｌ ｒｅｓｕｌｔｓ ｏｆ ｅｌａｓｔｉｃ ｍｏｄｕｌｕｓ Ｅ
ｆｒｏｍ ｎａｎｏｉｎｄｅｎｔａｔｉｏｎ ｔｅｓｔｓ ｆｒｏｍ ｕｎｉａｘｉａｌ ｔｅｎｓｉｌｅ ｔｅｓｔｓ

（ｅ） 纳米压痕模拟得到的破坏强度 σｍａｘ 分布图 （ｆ） 单轴拉伸模拟得到的破坏强度 σｍａｘ 分布图

（ｅ） Ｔｈｅ ｓｔａｔｉｓｔｉｃａｌ ｒｅｓｕｌｔｓ ｏｆ ｂｒｅａｋｉｎｇ ｓｔｒｅｎｇｔｈ （ ｆ） Ｔｈｅ ｓｔａｔｉｓｔｉｃａｌ ｒｅｓｕｌｔｓ ｏｆ ｂｒｅａｋｉｎｇ ｓｔｒｅｎｇｔｈ
σｍａｘ ｆｒｏｍ ｎａｎｏｉｎｄｅｎｔａｔｉｏｎ ｔｅｓｔｓ σｍａｘ ｆｒｏｍ ｕｎｉａｘｉａｌ ｔｅｎｓｉｌｅ ｔｅｓｔｓ

图 ６　 多晶石墨烯力学性质与拓扑缺陷的关联

Ｆｉｇ． ６　 Ｔｈｅ ｃｏｒｒｅｌａｔｉｏｎｓ ｂｅｔｗｅｅｎ ｍｅｃｈａｎｉｃａｌ ｐｒｏｐｅｒｔｉｅｓ ａｎｄ ｔｏｐｏｌｏｇｉｃａｌ ｄｅｆｅｃｔｓ ｉｎ ｐｏｌｙ⁃ｇｒａｐｈｅｎｅ

对于平均晶粒大小相同的多晶石墨烯，其拓扑结构具有随机性．为了考察拓扑结构的不同
是否影响多晶石墨烯的力学性能，本文统计了 １００ 组平均晶粒大小均为 ２ ｎｍ，但拓扑结构随
机生成的多晶石墨烯的晶界长度 Ｌｇ 和三联点个数Ｎｔ ．图 ６（ａ）和（ｂ）分别显示了随机拓扑结构
多晶石墨烯的晶界长度 Ｌｇ 和三联点个数 Ｎｔ， 二者都服从 Ｇａｕｓｓ 分布， Ｌｇ ＝ ４３１．７ ± ８．３ ｎｍ， Ｎｔ

＝ ２１４．７ ± ２．８．然后分别对 １００ 组结构进行纳米压痕和单轴拉伸模拟，并统计模拟得到的材料
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弹性模量和破坏强度．图 ６（ｃ），（ｄ）和（ｅ），（ｆ）分别显示了点加载模型的纳米压痕方法和单轴

拉伸方法得到的多晶石墨烯弹性模量 Ｅ和破坏强度σｍａｘ 的统计分布图，二者都基本符合 Ｇａｕｓｓ
分布．对两种不同方法得到的 １００ 组弹性模量和破坏强度进行数值分析，点加载模型的纳米压

痕预测的弹性模量和破坏强度分别为 ６７５±１００ ＧＰａ 和 ７５．６±７．０ ＧＰａ，而单轴拉伸的预测结果

分别为 ４０８±４５ ＧＰａ 和 ３２．２±２．３ ＧＰａ，点加载模型的纳米压痕得到的弹性模量和破坏强度分别

比单轴拉伸的结果高 ６５％和 １３５％，二者之间的差异与之前基于单一拓扑结构的趋势一致．同
时，不管是弹性模量还是破坏强度，点加载模型的纳米压痕得到的结果分散性大于单轴拉伸结

果，说明纳米压痕中压头下方附近的局部拓扑结构具有更大的随机性．球形压头加载模型的纳

米压痕得到的弹性模量和破坏强度大于点加载模型的对应值，二者相差一个与压头尺寸有关

的系数．

（ａ） 晶界长度 Ｌｇ （ｂ） 三联点个数 Ｎｔ

（ａ） Ｇｒａｉｎ ｂｏｕｎｄａｒｙ ｌｅｎｇｔｈ Ｌｇ （ｂ） Ｎｕｍｂｅｒ ｏｆ ｔｒｉｐｌｅ ｊｕｎｃｔｉｏｎｓ Ｎｔ

（ｃ） 弹性模量 Ｅ （ｄ） 破坏强度 σｍａｘ

（ｃ） Ｅｌａｓｔｉｃ ｍｏｄｕｌｕｓ Ｅ （ｄ） Ｂｒｅａｋｉｎｇ ｓｔｒｅｎｇｔｈ σｍａｘ

图 ７　 多晶石墨烯力学性质与拓扑缺陷随平均晶粒尺寸 ｄ 的变化关系

Ｆｉｇ． ７　 Ｔｈｅ ｍｅｃｈａｎｉｃａｌ ｐｒｏｐｅｒｔｉｅｓ ａｎｄ ｔｏｐｏｌｏｇｉｃａｌ ｄｅｆｅｃｔｓ ｏｆ ｐｏｌｙ⁃ｇｒａｐｈｅｎｅ ｄｅｐｅｎｄｉｎｇ ｏｎ ａｖｅｒａｇｅ ｇｒａｉｎ ｓｉｚｅ ｄ

在理解两种不同测试方法对于预测多晶石墨烯弹性模量和破坏强度具有差异性的基础

上，本文进一步考虑了晶粒尺寸对多晶石墨烯力学性能的影响．针对 １～５ ｎｍ 范围内的给定平
均晶粒尺寸，各自生成 １００ 组具有随机拓扑结构的多晶石墨烯，统计其晶界长度和三联点个
数，并分别进行纳米压痕和单轴拉伸模拟，最后统计其弹性模量和破坏强度的平均值和分布
图．图 ７（ａ）和 ７（ｂ）显示了晶界长度 Ｌｇ 和三联点个数Ｎｔ 随平均晶粒大小 ｄ变化的曲线，从图中
可以看出，随着 ｄ的增大，Ｌｇ 和Ｎｔ 都是减小的，这说明了平均晶粒尺寸越大，由晶粒导致的拓扑
缺陷越少．图 ７（ｃ）和 ７（ｄ）分别是多晶石墨烯的弹性模量 Ｅ 和破坏强度 σｍａｘ 随平均晶粒大小 ｄ
的变化曲线．对于弹性模量来说， 点加载模型的纳米压痕得到的数值随着晶粒增大从 ５００ ＧＰａ
增加到 ９１５ ＧＰａ， 球形压头加载模型的纳米压痕得到的数值随着晶粒增大从 ８８９ ＧＰａ 增加到
１ ６２７ ＧＰａ，而单轴拉伸得到的弹性模量则从 ２７４ ＧＰａ 增加到 ５７１ ＧＰａ ．对于破坏强度来说，单
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轴拉伸得到的数值范围为 ２６ ～ ３６ ＧＰａ，比点加载模型的纳米压痕得到的结果 ６４ ～ ９４ ＧＰａ 小

５５％左右，比球形压头加载模型的纳米压痕得到的结果 ８５ ～ １２５ ＧＰａ 小 ７０％左右．两种不同方

法对应的结果差异显著．随着晶粒从 １ ｎｍ 增加到 ５ ｎｍ，两种方法测得的弹性模量和破坏强度

都单调增加，表明多晶石墨烯的力学性质具有明显的尺寸效应，这种尺寸效应的存在很大程度

上依赖于结构中缺陷数量．

（ａ） 平均晶粒尺寸为 ２ ｎｍ 的多晶石墨烯 （ｂ） 平均晶粒尺寸为 ５ ｎｍ 的多晶石墨烯

（ａ） Ｔｈｅ ｐｏｌｙ⁃ｇｒａｐｈｅｎｅ ｗｉｔｈ ｔｈｅ ｇｒａｉｎ ｓｉｚｅ ｏｆ ２ ｎｍ （ｂ） Ｔｈｅ ｐｏｌｙ⁃ｇｒａｐｈｅｎｅ ｗｉｔｈ ｔｈｅ ｇｒａｉｎ ｓｉｚｅ ｏｆ ５ ｎｍ
图 ８　 多晶石墨烯在单轴拉伸和纳米压痕实验中的破坏构型

Ｆｉｇ． ８　 Ｔｈｅ ｓｎａｐｓｈｏｔｓ ｏｆ ｐｏｌｙ⁃ｇｒａｐｈｅｎｅ ａｔ ｂｒｅａｋｉｎｇ ｐｏｉｎｔｓ ｉｎ ｔｈｅ
ｕｎｉａｘｉａｌ ｔｅｎｓｉｏｎ ａｎｄ ｎａｎｏｉｎｄｅｎｔａｔｉｏｎ ｔｅｓｔｓ

为了进一步分析纳米压痕和单轴拉伸两种测试方法中多晶石墨烯的破坏机理，本文选取

了 ６ 组代表性拓扑结构．图 ８（ａ）显示了平均晶粒尺寸为 ２ ｎｍ 的 ３ 组具有不同拓扑结构的多晶

石墨烯在单轴拉伸和纳米压痕模拟时的破坏构型，从图中可以看出，单轴拉伸发生在垂直于加

载方向的较弱晶界处，拓扑结构的不同使得较弱晶界所处的位置也不同，多晶石墨烯的破坏位

置也不同，从这 ３ 组代表性结果可以看出单轴拉伸考验的是全局范围内的多晶结构局部强度；
与之相比，纳米压痕的结果显示破坏总发生在压头附近，考验的是压头下方附近的局部多晶结

构．图 ８（ｂ）为平均晶粒尺寸为 ５ ｎｍ 的情况，同样，单轴拉伸中多晶石墨烯随机选择垂直于加

载方向的较弱晶界处开始破坏，而纳米压痕中多晶石墨烯总是在压头附近的晶界处发生破坏．

４　 结　 　 论

本文通过纳米压痕和单轴拉伸两种方法的分子动力学模拟，研究了多晶石墨烯弹性模量

和破坏强度对晶粒尺寸、拓扑结构和测量方法的依赖性，可归纳以下结论：
１） 纳米压痕和单轴拉伸两种测量方法对多晶石墨烯这种二维材料力学性质的预测存在

内秉差异性，其差异来源于载荷下多晶结构内部应力的集中分布和均匀分布；
２） 多晶石墨烯的力学性质显著依赖于晶粒尺寸，随着晶粒的增大，多晶石墨烯的弹性模

量和破坏强度也随之增大；
３） 对于同样的平均晶粒尺寸，多晶石墨烯的拓扑结构将导致其力学性能出现分散性，２）

中多晶石墨烯力学性质的尺寸效应需基于多组具有随机拓扑结构的统计分析．
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