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多晶石墨烯拉伸断裂行为的分子动力学模拟∗

何欣† 白清顺‡ 白锦轩

(哈尔滨工业大学机电工程学院, 哈尔滨 150001)

( 2016年 1月 19日收到; 2016年 3月 13日收到修改稿 )

采用分子动力学模拟方法研究了不同晶界对石墨烯拉伸力学特性及断裂行为的影响. 定义了表征晶界能
量特性的新参量缺陷能, 并以此为基础分析了晶界结构的能量特性. 探讨了晶界对弹性模量和强度极限等的
影响以及强度对晶界能量特性的依赖关系. 结果表明: 晶界能量特性可以间接反映晶界强度; 同时, 晶界中缺
陷会使实际承载碳键数量小于名义承载碳键数, 从而在较大范围内影响弹性模量. 分析了不同晶界的断裂过
程, 发现了裂纹扩展方向的强度依赖性: 低强度晶界主要是以碳键直接断裂为主要方式的沿晶断裂, 而高强
度晶界通常是碳键直接断裂和Stone-Wales翻转过程交替进行下的穿晶断裂. 研究结果可为石墨烯器件的设
计制造提供理论指导.

关键词: 多晶石墨烯, 拉伸, 断裂, 力学特性
PACS: 61.48.Gh, 61.72.Mm, 62.25.–g, 81.40.Jj DOI: 10.7498/aps.65.116101

1 引 言

石墨烯由于具有良好的力学性能, 在复合材
料、应力应变传感器、高质量谐振器等方面具有广

阔的应用前景 [1−3]. 化学气相沉积 (CVD) 是宏量
制备高质量石墨烯的主要方法, 但该方法制备的石
墨烯通常为多晶石墨烯 [4,5], 因而晶界 (GBs) 对石
墨烯拉伸断裂行为的影响引起了人们极大的研究

兴趣 [6].
石墨烯晶界主要由Stone-Wales (S-W)缺陷组

成 [7−9]. 单个S-W缺陷对整体弹性模量的影响较
小, 但会引起缺陷周围局部弹性模量的变化, 同时
还会显著降低极限应变和断裂强度 [10,11]. 较多的
研究认为由S-W缺陷组成的晶界对弹性模量的影
响也较弱, 但是对强度有较大影响 [7,12]. 晶界中的
缺陷会引起碳键长度的变化进而导致初始应力, 临
近区域的初始应力会相互抵消而使晶界强度随晶

向偏转角 (θ)增大而提高 [13−17]. 根据向错偶极子

理论能够得到该初始应力和强度的理论值 [14], 再
借助透射电子显微镜 (TEM)即可观测到该初始应
力场的分布 [18]. 与此同时, 有研究表明强度和晶向
偏转角的关系与手性相关. Cao和Yuan [19] 认为锯

齿型 (ZZ型) 多晶石墨烯强度随 θ增加而增大, 但
扶手椅型 (AC型)与此相反; 而Han等 [20]认为AC
手性强度随 θ 的增大而增大, 但ZZ型强度和 θ没

有单调依赖关系. Lee等 [12]通过大量的实验研究

得出了多晶石墨烯强度仅略低于单晶石墨烯的结

论. Zhang等 [21]也研究了大量的对称及非对称晶

界, 结果表明晶界的本征强度和晶向偏转角没有确
定关系, 而主要是受弯曲角影响. 对更加复杂真实
的弯曲晶界而言, 极限应变和本征强度同样与晶向
偏转角无关 [22], 同时对预置裂纹也不敏感 [23]. 对
石墨烯的断裂行为的研究表明, 具有单个S-W缺陷
的石墨烯裂纹扩展方向和手性相关, 首键断裂位置
可能是 6-7环共用碳键 [24], 也可能是 5-7环共用碳
键 [10], 同时还受加载方式的影响 [11]. 但总的来说,
由于晶界中的S-W缺陷在拉伸过程中不能发生迁
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移, 断裂过程均为脆断 [25,26]. 关于裂纹的扩展方
向, 部分研究认为会沿晶界扩展 [8,27], 也有研究认
为大多数情况下裂纹沿手性方向扩展所需能量较

低 [26], 因此裂纹可以跨过晶界 [22,26,28], 且扩展方
向能够以30◦为单位发生偏转 [20,26].

关于晶界对石墨烯力学特性影响的研究尚不

充分, 且未见关于晶界能量特性对力学性能影响的
系统性研究, 而对两种裂纹扩展方向的差异亦未能
解释. 本文采用分子动力学模拟方法研究了 4类共
计 29种晶界结构的拉伸断裂过程, 完善了晶界能
量特性的表征手段, 并以此为基础, 从能量观点出
发分析了晶界对拉伸力学参数的影响规律, 进而揭
示了多晶石墨烯断裂行为的强度依耐性. 这些研究
结果对石墨烯器件的设计制造等具有重要的理论

参考价值.

2 多晶石墨烯拉伸模型

石墨烯的晶界结构可以有多种组成形式, 本文
根据晶界缺陷排列方式的不同选择了如表 1所列
的 29种典型晶界结构, 并将其分为 4类. 其中 I型
晶界由不少于一个的 6环将成对紧连的 5-7环分开
而形成的对称晶界; II型晶界由不少于一个的 6环
将成对紧连的 5-7环分开而形成的非对称晶界; III
型晶界由不少于一个的 6环将非紧连的 5-7环分开
形成的对称晶界; IV型晶界由若干个 6环将两组
以上的 5-7 环组分开形成的对称晶界. I型、II型
为锯齿型, III型 IV型为扶手椅型. 本文采用 “类型
号 -平移矢量对”的记法标记各种晶界. 图 1所示
为4种代表性晶界结构.

X

Y

(a) (b) (c) (d)

图 1 4种代表性晶界结构 (a)—(d)分别为 I-(2,1)|(2,1),
II-(3,1)|(2,2), III-(3,1)|(3,1), IV-(4,1)|(4,1)型晶界
Fig. 1. Structures for the 4 representative GBs con-
sidered in this work: (a)–(d) The GBs of I-(2,1)|(2,1),
II-(3,1)|(2,2), III-(3,1)|(3,1) and IV-(4,1)|(4,1), respec-
tively.

表 1 石墨烯晶界结构和主要参数

Table 1. Structural, energetic, and mechanical param-
eters of the 29 GBs.

序

号
晶界类型号

晶向

偏转角

θ/(◦)

晶界

形成能

Eform

/eV·nm−1

晶界

缺陷能

Esingle

/eV

晶界

强度

σ/GPa

1 ZZ型单晶 — — — 116

2 AC型单晶 — — — 97.6

3 I-(2,1)|(2,1) 21.8 4.45 2.84 96.8

4 I-(3,2)|(3,2) 13.2 3.82 4.02 87.7

5 I-(4,3)|(4,3) 9.4 3.07 4.53 86.3

6 I-(5,4)|(5,4) 7.3 2.63 4.96 86.6

7 I-(6,5)|(6,5) 6.0 2.30 5.21 85.4

8 I-(7,6)|(7,6) 5.1 1.99 5.38 85.5

9 I-(8,7)|(8,7) 4.4 1.82 5.59 85.2

10 I-(9,8)|(9,8) 3.9 1.61 5.70 86.6

11 I-(10,9)|(10,9) 3.5 1.52 6.03 83.5

12 II-(3,1)|(2,2) 16.1 4.62 3.83 90.1

13 II-(4,2)|(3,3) 10.9 3.54 4.45 89.8

14 II-(5,3)|(4,4) 8.2 2.88 4.81 88.4

15 II-(6,4)|(5,5) 6.6 2.46 5.12 87.8

16 II-(7,5)|(6,6) 5.5 2.10 5.26 87.3

17 II-(8,6)|(7,7) 4.7 1.86 5.45 87.1

18 II-(9,7)|(8,8) 4.1 1.66 5.48 85.8

19 II-(10,8)|(9,9) 3.7 1.50 5.60 84.1

20 III-(3,1)|(3,1) 27.80 5.48 4.78 53.2

21 III-(4,1)|(4,1) 21.79 4.95 5.40 51.2

22 III-(5,1)|(5,1) 17.90 4.60 6.13 48.9

23 III-(6,1)|(6,1) 15.18 4.23 6.65 45.9

24 III-(7,1)|(7,1) 13.17 3.75 6.74 44.8

25 IV-(3,1)|(3,1) 27.80 3.90 1.70 98.5

26 IV-(4,1)|(4,1) 21.79 4.61 2.56 71.4

27 IV-(5,1)|(5,1) 17.90 4.47 3.01 63.1

28 IV-(6,1)|(6,1) 15.18 4.33 3.33 58.9

29 IV-(7,1)|(7,1) 13.17 3.93 3.57 55.8

30 IV-(10,1)|(10,1) 11.64 3.17 3.99 48.5

31 IV-(13,1)|(13,1) 10.42 2.76 4.41 47.9

石墨烯在自由状态下并非理想的二维平面 [29],
而缺陷会进一步导致石墨烯沿晶界的弯曲褶皱 [7].
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若从自由状态开始拉伸, 则在拉伸的初期阶段会
出现应变增大、但应力几乎为零的现象. 因此在拉
伸前先沿垂直于晶界方向施加 5 GPa的单向拉伸
应力, 并将该状态作为初始状态, 而未受拉伸的状
态为自由状态. 该初始应力只影响应力应变曲线
的起点, 不影响其他力学参数. 模型几何尺寸约为
12 nm × 12 nm, 总原子数约为 5000个. 为使超胞
X及Y 向适用周期性边界条件, 模型中设置了两
条对称反向晶界, 两晶界间距离为 6 nm. 由于晶
界间距小至 2 nm时对强度影响也非常小 [21], 因此
可以认为本模型中相邻晶界间没有相互作用. 采
用AIREBO [30]势描述碳原子间相互作用, 截断半
径设为 1.92 Å以消除应变钢化现象 [31]. 拉伸过程
中采用固定粒子数 -体积 -温度 (NVT)系综维持系
统温度为 300 K, 并允许横向尺寸收缩来调节Y 向

应力以实现单轴拉伸 [14]. 时间步为 1 fs, 应变率
为 109/s, 体系的应力计算采用维里应力, 石墨烯
厚度取 3.4 Å. 在该设置方式下, 模拟得到的ZZ手
性和AC手性单晶石墨烯的极限应变、弹性模量和
拉伸强度分别为 0.30, 926 GPa, 116 GPa与 0.21,
942 GPa, 98 GPa, 这一结果和实验值 [32] 及理论

模拟值 [14,21,33,34]非常符合, 因此可以认为本模型
是准确可靠的.

3 晶界对石墨烯拉伸力学参数的影响

3.1 晶界能量特性的表征

晶界能量是晶界结构的重要表征, 能量越高表
明晶格畸变越严重, 原有的 sp2杂化电子结构受到

破坏越多, 进而会引起强度的变化. 图 2是部分晶
界的能量分布图. 模拟结果显示同一类型晶界的能
量分布类似, 而异种类型晶界的能量分布有较大差
异. 如图 2 (b)所示的 III型晶界, 位于5环上的原子
由于受到压缩, 能量升高. 而图 2 (a)所示的 I型晶
界, 5环和7环共用碳键的拉压作用相互抵消, 使得
能量降低, 因此位于 5-7环中轴线的原子能量最高
(图中黑色箭头所示). 而如图 2 (c)和图 2 (d)所示,
两对相互靠近的 5-7环进一步抵消了碳键的拉压作
用, 原来的高能量碳原子 (蓝色箭头所示)能量再次
降低, 而使偏离中轴线的碳原子能量最高.

研究表明晶界形成能 (Eform)与晶向偏转角有
近似的正弦函数依赖关系 [35]. 然而晶界形成能仅

是晶界长度方向能量的平均度量, 不能完全表征晶
界的能量特性. 为此本文定义了晶界上单个缺陷的
形成能Esingle, 简称缺陷能. 缺陷能表示对单个缺
陷能量的平均度量, 其计算式为

Esingle = (Etotal −NgrEgr)/2N5-7, (1)

其中, Etotal是超胞中石墨烯的总能量; Ngr是超胞

中石墨烯的原子数量; Egr是单晶石墨烯中单个原

子的能量; N5−7是晶界中 5-7环的数量; 2表示一
个超胞中有两条晶界. 据此可以得到Esingle与晶向

偏转角 θ的关系如图 3 (a)所示. 显然, 晶界缺陷能
随晶向偏转角增大均线性减小, 且缺陷组成相同或
相似的晶界其缺陷能更加一致. Esingle实际包含了

单个缺陷的自能以及缺陷间的相互作用. 因此可以
进一步表示为

Esingle = kiθ + Ei, (2)

式中右边第一项为缺陷间的相互作用, ki为负值,
表示相互作用使得缺陷的能量降低; 第二项为缺
陷的自能, 表示存在于无限大石墨烯中的单个缺
陷的形成能. 当晶向偏转角趋于零时的缺陷能即
为自能, 据此得 I, II型, III型, IV型晶界的自能分
别为 6.28, 8.69和 5.27 eV, 与文献报道结果比较一
致 [35−38].
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图 2 (网刊彩色)晶界上的能量分布 (a)—(d)分
别为 I-(2,1)|(2,1), III-(3,1)|(3,1), IV-(3,1)|(3,1), IV-
(4,1)|(4,1)型晶界
Fig. 2. (color online) Potential energy contours:
(a)–(d) The GBs of I-(2,1)|(2,1), III-(3,1)|(3,1), IV-
(3,1)|(3,1), IV-(4,1)|(4,1), respectively.

116101-3

http://wulixb.iphy.ac.cn
http://wulixb.iphy.ac.cn


物 理 学 报 Acta Phys. Sin. Vol. 65, No. 11 (2016) 116101

5 10 15 20 25 30
0

1

2

3

4

5

6

7

8

0.5 1.0 1.5 2.0 2.5
0

1

2

3

4

5

6

7

8

-
0.144θ+

8.69

-
0.158θ+

6.28

-
0.127θ+

5.27

I II

III

IV

E
si
n
g
le
/
e
V

E
si
n
g
le
/
e
V

θ/(O)

(a)

I II IV

III

 ρ/nm-1

(b)

图 3 (网刊彩色)晶界的能量特性 (a) 缺陷能和晶向偏转角的依赖关系; (b) 缺陷能和缺陷密度的依赖关系
Fig. 3. (color online) Properties of the GBs energy: (a) Relationship between Esingle and θ; (b) relationship
between Esingle and ρ.

进一步将 I、II、IV型晶界合为一类, III型
晶界为一类, 考查Esingle和缺陷密度 ρ的关系, 如
图 3 (b)所示. 其中缺陷密度 ρ表示单位长度晶界

上的缺陷数量, 可以用式ρ = N5-7/LGB 计算, 其中
LGB为晶界长度. 显然缺陷能Esingle随缺陷密度增

加亦线性减小, 这与文献报道的应力场相互抵消的
理论一致. I、II、IV型晶界由于均由紧邻的5-7环组
成, 具有相似的晶界结构, 其缺陷能Esingle 和缺陷

密度的关系完全一致. 而 III型晶界中 7环与5环分
离, 拉压作用不能有效抵消, 因此 III型晶界缺陷能
明显高于其他类型晶界. 以上分析表明, 缺陷能对
晶界结构具有更加明显的区分度, 同时也更能表征
晶界的细部能量特性.

3.2 晶界强度对晶界能量的依赖性

图 4是4类多晶石墨烯拉伸过程的应力应变曲
线. 从图中可以看出, 除 IV-(3,1)|(3,1)型晶界外,
其余多晶石墨烯的强度和极限应变都显著低于单

晶石墨烯, 即晶界对石墨烯强度有较大的削弱作
用. 总体来看, 多晶和单晶的应力应变曲线基本
重合, 尤其是强度较高的 I型和 II型晶界. 强度最
低的 III型多晶石墨烯的应力应变曲线斜率低于单
晶, 表明 III型晶界的弹性模量有所降低. 同时观
察可以发现, 对于单晶石墨烯以及强度较高的 I-

(2,1)|(2,1)和 IV-(3,1)|(3,1)型晶界, 曲线均没有表
现出常见的锯齿波动, 即拉伸过程发生的是脆断,
且裂纹扩展迅速. 而其余晶界应力应变曲线的波动
将在第4节中分析.

由于晶界能量可以间接反映晶界强度, 考察
两者之间的关系如图 5所示. 由图 5 (a)可见, 对同
一类型的晶界而言, 虽然其强度和晶界形成能总
体具有一定的依赖关系, 但 IV-(3,1)|(3,1)型晶界却
严重偏离该类晶界的总体趋势. 分析发现, 这是
因为晶界形成能同时受到缺陷密度和缺陷能的影

响. IV-(4,1)|(4,1)型晶界相较 IV-(3,1)|(3,1)型晶界
缺陷密度减小约 21%, 而缺陷能却升高了约 51%,
结果使得 IV-(3,1)|(3,1)型晶界的缺陷能总体减小,
因此偏离了该类晶界强度对晶界能的依赖关系. 由
于晶界强度更多地受局部强度而非平均强度的影

响, 因此晶界能这一均化的晶界能量指标不能完
全反映晶界强度. 考察强度随缺陷能的变化关系
如图 5 (b)所示, 显然 IV-(3,1)|(3,1)型晶界能够很
好地与总体趋势吻合. 同时可见, 缺陷能越低的
晶界种类 (如 IV型晶界)强度越高, 且强度对缺陷
能的变化也更敏感. 对同类晶界结构而言, 随着缺
陷能升高, 晶界强度均单调下降. 如 I-(2,1)|(2,1)和
IV-(3,1)|(3,1)型晶界有最低的缺陷能, 也拥有最高
的强度: 96.8 GPa和98 GPa, 这与单晶石墨烯的强
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图 4 (网刊彩色)多晶石墨烯的应力应变曲线 (a)—(d) 分别为 I、II、III、IV型晶界

Fig. 4. (color online) Stress-strain curves of polycrystalline graphene: (a) class I; (b) class II; (c) class III; (d) class IV.
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Fig. 5. (color online) Relationship between strength and energy parameters: (a) Relationship between
strength and Eform; (b) relationship between strength and Esingle; (c) relationship between strength
and Emax.
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度相当. 这一结果和文献报道结果也较符合 [13,14].
然而进一步分析可见, 强度对缺陷能的单调依赖
关系不能跨越晶界种类, 如 IV-(4,1)|(4,1)型晶界缺
陷能低于 I-(3,2)|(3,2)型晶界, 但后者强度高于前
者. 我们认为这是因为缺陷能仍然是对单个缺陷
能量的平均, 因此考察了晶界中单个原子最高能量
Emax和晶界强度关系, 如图 5 (c)所示, 其中Emax

是对缺陷中局域能量极值的度量. 由图可见, 除
IV-(3,1)|(3,1)型晶界外, 其余晶界强度均线性的依
赖于Emax. 这表明石墨烯的本征强度主要依赖于
晶界上的C—C键强度, 强度最弱的碳键在拉伸载
荷下将首先断裂形成裂纹. 而Emax越大表明晶格

偏离单晶石墨烯的程度越大, 碳键强度越低, 进而
晶界整体的强度也随之减小.

3.3 晶界对弹性模量的影响

拉伸起始阶段 (应变为 0.5%时)弹性模量随晶
向偏转角的变化如图 6 (a)所示. 单晶石墨烯的弹
性模量E约为 934 GPa, 而多晶石墨烯弹性模量有
明显减小. 缺陷组成类似的晶界其弹性模量随晶
向偏转角有相同的线性变化趋势, 缺陷密度越高
弹性模量越接近单晶石墨烯, 这一结果显然和 3.2
节所述矛盾. 分析发现, 晶界中晶格的畸变会使石
墨烯呈现锥形 (cones)或薯片形 (nanopringle) [35].
在拉伸的初期, 受压的碳键 (晶界中的凸起部分)
并不分担载荷. 本模型中施加的 5 GPa的初始拉

力仅能抑制沿晶界的整体弯曲而不足以消除晶

界的局部翘曲. 因而晶格畸变越严重的晶界在拉
伸的初期受载碳键就越少, 进而弹性模量就越低.
IV-(3,1)|(3,1)晶界由于畸变小形成的褶皱很小, 其
弹性模量可以达到 886 GPa, 与单晶石墨烯相当.
而 III-(7,1)|(7,1)和 IV-(13,1)|(13,1)两种晶界由于
晶格畸变严重, 形成了较强的褶皱, 弹性模量约为
470 GPa, 仅相当于单晶石墨烯弹性模量的 50%.
由于应变大于 3.8%时可有效消除晶界的局部褶
皱 [14], 因此本文重点分析了应变 5%后的弹性模
量, 如图 6 (b)所示. 当晶界中的局部翘曲因为应变
消除后, 晶界中承载碳键增加, 而石墨烯具有较大
的比例极限, 故其弹性模量基本和对应手性的单晶
石墨烯相当. I型、II型和 IV型晶界的弹性模量基
本不再随晶向偏转角变化, 而 III型晶界弹性模量
随晶向偏转角增大有所降低, 这与 3.2节所述一致,
且和大多数研究结论符合 [13,14]. 因此, 在应变初
期, 多晶石墨烯由于缺陷导致的局部晶格重构使得
实际承载碳键数小于名义承载碳键数, 从而表现出
弹性模量显著减小的现象. 当应变足够大时, 实际
承载碳键数趋于名义承载碳键数, 此时晶界对弹性
模量的影响可以忽略. 由于石墨烯应力应变传感
器的理论模型中的弹性模量都是基于单晶石墨烯

的 [39,40], 而多晶石墨烯的晶界结构通常不可控, 其
对弹性模量的影响难以预测, 因此多晶石墨烯不宜
应用于对应力应变敏感的元器件上.
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图 6 (网刊彩色)弹性模量E和晶向偏转角的关系 (a) 初始状态下弹性模量和晶向偏转角的关系; (b) 应变 5%
后弹性模量和晶向偏转角的关系.
Fig. 6. (color online) Relationship between Young’s modulus E and θ: (a) Relationship between Young’s
modulus E and θ at the begging of the tension simulation; (b) relationship between Young’s modulus E and
θ when the strain is 5%.
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4 多晶石墨烯的断裂行为分析

图 7所示为部分代表性晶界的断裂过程及其
X向应力分布图. 模拟结果显示, 多晶石墨烯裂纹
的形成和扩展都和晶界强度有明显的依赖关系, 并
同时受到载荷方向和热振动等的影响.

以 III-(7,1)|(7,1)型晶界为例的低强度晶界,
由于缺陷导致的晶格畸变引起了明显的应力

集中, 使得X向应力沿晶界方向分布极不均匀.
图 7 (a)所示为碳键断裂的临界点, 应力分布范围
为−41—149 GPa,这显示出当缺陷中7-6环共用碳
键已经接近断裂临界应力时, 两个缺陷之间的部分

区域却仍然受到压应力而未参与承载. 如图 7 (b),
当 7-6环共用碳键发生首键断裂后, 裂纹前缘有沿
晶界方向 (此时和手性方向一致) 向上下两侧推移
的趋势. 但由于上方 (靠近 5环一端) 应力较低, 裂
纹只能向下单向扩展, 因此缺陷中所有的五环结构
均未受到破坏, 如图 7 (c)所示. 当裂纹逐渐扩展至
接近下一缺陷的受压区域时, 由于该区域的碳键还
有较高的剩余强度, 裂纹将不再继续扩展, 而是在
另一缺陷的7-6环共用碳键上萌生新的裂纹并循环
重复以上过程. 当所有的缺陷都萌生出裂纹源后,
裂纹将继续沿单向传播直到与下一个裂纹源贯通

而发生沿晶断裂 (或称晶间断裂). 这样, 在低强度
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图 7 (网刊彩色)多晶石墨烯拉伸断裂过程及X向应力分布 (a)—(d), (e)—(h), (i)—(m)分别是 III-(7,1)|(7,1),
I-(2,1)|(2,1), IV-(3,1)|(3,1)型晶界
Fig. 7. (color online) Fracture process and the stress contour of the polycrystalline graphene: (a)–(d), (e)–(h)
and (i)–(m) The GBs of III-(7,1)|(7,1), I-(2,1)|(2,1) and IV-(3,1)|(3,1), respectively.
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晶界上就表现出裂纹在两个缺陷之间的局部区域

沿手性方向扩展, 而在整个晶界长度上沿晶界扩
展, 并最终形成如图 7 (d)所示的锯齿型断面. 这一
断裂过程在图 4 (c)的应力应变曲线中表现为首键
断裂后曲线的波动. 我们注意到Huang等 [8]在实

验中观察到的裂纹沿晶界扩展时正好是低强度晶

界, 这很好地验证了本文的理论分析结果.
对高强度晶界 I-(2,1)|(2,1), 有研究认为其断

裂首键应位于图 7 (e)中红色虚线所示的 7-6环共
用碳键 [13,14]. 而对 IV-(3,1)|(3,1)型晶界,首键断裂
位置为 7-6环共用碳键 [14], 或远离晶界而位于晶粒
内部 [13]. 我们的模拟结果显示, 对于以上两种高
强度晶界, 模拟条件的轻微改变都可能导致断裂首
键的不同. 当采用 3.1节所述模型时, I-(2,1)|(2,1)
断裂首键为图 7 (f)所示的 7-5环共用碳键, 而 IV-
(3,1)|(3,1)断裂首键位于图 7 (j)所示的晶粒内部.
但是当沿Y 方向施加 2 GPa的附加横向应力后断
裂首键均位于晶界上的 7-6环共用碳键, 这主要是
由于载荷方向上碳键有效长度 [21]以及热振动的影

响导致的. 对 I-(2,1)|(2,1)型晶界, 虽然 7-6环受到
的初始拉应力较大, 但是该碳键与载荷方向存在夹
角, 而 5-7环共用碳键虽然初始应力较小但碳键和
载荷方向完全重合, 碳键有效长度更大. 这一差异
使拉伸过程中碳键应力增长速度不一样, 最终导致
5-7环共用碳键首先断裂. 当施加Y 向应力后, 5-7
环碳键在Y 向的有效碳键长度为零, Y 向载荷不

会导致 5-7环的直接受载, 故此时 7-6环先断裂. 对
IV-(3,1)|(3,1)型晶界, X向应力在整个晶界上分布
较均匀, 如图 7 (i)所示, 应力范围在 68—144 GPa
之间. 晶界上的碳键和晶粒内部碳键近似等强度,
由于热振动的影响可能在晶粒内部形成瞬时高应

力碳键而断裂.
高强度晶界的应力分布均匀, 首键断裂前晶界

上所有碳键都已参与承载. 如图 7 (g)和图 7 (k)所
示, 裂纹源萌生后将沿手性方向扩展并最终跨过晶
界而发生穿晶断裂. 与低强度晶界不同的是, 高强
度晶界不能形成局部整齐的断面. 因为载荷方向与
裂纹优先扩展的手性方向并不完全垂直, 且随着裂
纹的形成和扩展, 局部晶格结构重排会使应力分布
发生变化, 其结果是裂纹在局部会沿不同的手性方
向扩展. 如图 7 (l), 裂纹先后有三个扩展方向, 虽然
三个方向在局部都沿着手性分布, 但总体上只能形

成不规则的断面. 这种裂纹沿手性方向扩展的断
裂模式符合Kim等 [26]的理论假设. 虽然裂纹可以
跨过晶界, 但晶界对裂纹扩展仍然有阻碍作用. 如
图 7 (m), 晶粒内部的裂纹沿手性扩展至晶界后, 由
于受到晶界的阻碍而不能继续扩展, 并产生了一条
新的裂纹, 新裂纹最终跨过晶界发生穿晶断裂. 以
上分析表明, 对高度脆性的石墨烯, 裂纹扩展方向
具有明显的强度依赖性. 这种强度依赖性完全符合
脆性材料中关于高强度晶界易发生穿晶断裂、低强

度材料易发生沿晶断裂的结论.
正是由于这种碳键受载的不均匀性进一步导

致了裂纹扩展机制 (断裂机制) 的差异. Grantab
等 [13]和Zhang等 [21]认为多晶石墨烯断裂过程分

别为碳键的直接断裂和S-W翻转. 我们发现低强
度晶界主要是碳键的直接断裂, 而高强度晶界同时
存在以上两种机制. 高强度晶界由于在断裂前承受
了很高的拉应力, 首键断裂后应力释放, 裂纹周围
的原子会迅速回弹, 原累积的势能将转化为动能而
对周围原子产生冲击. 在冲击作用以及拉伸应变的
联合作用下即会发生S-W反转. 这样碳键的直接
断裂和S-W翻转循环进行使裂纹得以扩展. 低强
度晶界由于裂纹扩展及应力释放速度相对较慢, 无
法完成S-W翻转过程.

5 结 论

本文采用分子动力学模拟方法研究了具有不

同缺陷组成及排列形式的多晶石墨烯在单轴拉伸

下的力学行为. 定义了表征晶界能量特性的新参量
——缺陷能Esingle, 并讨论了缺陷能、晶界形成能、
缺陷密度以及晶向偏转角等之间的关系. 分析了晶
界断裂过程、能量特性和力学参数间的依赖性. 结
果表明: 多晶石墨烯的拉伸强度线性地依赖于晶界
中最高原子能量, 同类型晶界对缺陷能亦有单调依
赖关系; 同时, 石墨烯晶界中的缺陷会导致碳键受
载不均, 因此实际承载碳键数量小于名义承载碳键
数量, 最终使得弹性模量减小; 而晶界能量可以间
接反映晶界强度, 同时, 晶界中裂纹源的形成和扩
展又受晶界强度的影响; 低强度晶界会在缺陷处不
断萌生多个裂纹源, 多个裂纹源沿晶界逐渐贯通而
发生晶间断裂, 其裂纹扩展形式主要是碳键的直接
断裂; 高强度晶界在首个裂纹形成后, 迅速沿手性
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方向扩展而发生穿晶断裂, 裂纹扩展方式包括碳键
直接断裂和S-W翻转. 本研究对石墨烯器件的设
计应用具有理论指导意义.
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Abstract
Grain boundaries (GBs) are known to have an important influence on material properties, so understanding how

GBs in graphene change its physical properties is important both scientifically and technologically. In this paper, we
perform a series of molecular dynamics simulations to investigate the energies, mechanical properties and fracture process
of 29 graphene GBs (symmetric and nonsymmetric) under tensile strains. With different arrangements of the pentagonal
and heptagonal rings, the misorientation angle (θ) ranges from 3.5◦ to 27.8◦. The GBs defects in graphene can produce
a pre-strain that will lead to an increase of the energy of GBs. We study the atomic energy distribution around GBs
and define a new parameter: single defect energy (Esingle) to calculate the average energy per GBs defect. It is found
that Esingle shows a clear linear relation between θ and defect density (ρ), because pre-strain filed can be cancelled out
locally with the increase of defect density. And this pre-stain can reduce the strength of the C—C bond contained in GBs
defects. Hence, with very few exceptions, mechanical failure always starts from the defective region. Furthermore, the
energy of GBs can be used to reflect the strength of GBs indirectly. The simulated results show that the tensile strength
of GBs is linearly related to the highest atomic energy (Emax), and it also depends on Esingle monotonically. Owing to
the pre-strain, load distribution along GBs is uneven. Because some bonds are stretched while others are compressed,
that is, the real number of bearing carbon bonds is less than the nominal number. Therefore, at the beginning of tension,
the Young’s modulus of polycrystalline graphene is significantly lower than that of the monocrystal one. But with the
increase of strain, it becomes comparable to that of the monocrystal graphene at sufficiently large strain. The results
of fracture process indicate that formation and propagation of crack are both dependent on strength GBs. For low GB
strength, the fracture mechanism is transgranular fracture in the form of direct fracture of C—C bonds. When stress
reaches a critical value, the weakest C—C bonds in GBs will breakdown and form a fracture site. Because of the uneven
bearing condition, the C—C bonds in front of the crack possess considerable residual strength and could prevent crack
from propagating. As a result, many other fracture sites in the GBs defects can be produced with the increase of strain,
and finally, these sites emerge gradually along GBs and form a sawtooth crack. In contrast, the fracture process of
high strength GBs is always accompanied with the variations of Stone-Wales transformation and direct fracture of C—C
bonds. Once the fracture site forms, the crack will propagate rapidly predominantly along armchair or zigzag direction
and finally could cross GBs, this process can be called intergranular fracture. Our present work provides fundamental
guidance for understanding how defects affect the mechanical behaviour, which is important for further research and
application of graphene devices.
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