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多层石墨烯的粗粒化分子动力学模型与力学性能
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摘 要: 为了有效研究多层石墨烯等石墨烯集合体的力学性能，避免由于实验难度大、全原子计算成本高等带来的
困难，基于 Tersoff势函数提出一种可用于计算大规模石墨烯的粗粒化分子动力学方法． 该方法计算时只需输入原
子坐标，大大减少了模型的数据处理，提高了计算效率． 通过与全原子模型计算结果比较，本文提出的粗粒化分子
动力学方法可以准确预测多层石墨烯的拉伸破坏性能，对制备高性能石墨烯纤维有一定的指导意义．
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Coarse-grained Molecular Dynamics Model and Mechanical
Properties of Multi-layer Graphene
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Abstract: To investigate the behavior of multi-layer graphene ( MLG) and other graphene assemblies
effectively，a coarse-grained molecular dynamics ( CG-MD) method was developed，which conquers the
limitations of experimental observations and full atom simulation to some extent． The CG-MD method
based on Tersoff potential was used to simulate large scale graphene． The coordinates of the model were
needed in the process of computation，which greatly reduced the time of modeling． The comparison
between the results of full atom model and CG-MD model was made． It is proved that the CG － MD model
can predict the tensile behavior of MLG accurately and it has great significance to producing graphene
fiber with high performance．
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石墨烯是由单层碳原子通过 sp2 共价键结合
而成的二维六边形网格结构，其特殊的结构使其

具有优异的力学、电学、热学、化学等特性［1-3］，是
已知的最薄、最坚硬、最有韧性的新型材料，具有
广阔的应用前景． 近年来，大规模石墨烯的成功制

备使得石墨烯增强复合材料得到了很好的发

展［4-5］． 石墨烯纤维［6］、石墨烯纸［7］、石墨烯气凝
胶［8］等石墨烯集合体的问世进一步展示了石墨烯

在纳米科技领域的应用潜力． 而石墨烯的尺寸、排
布方式等对石墨烯集合体［9］及石墨烯复合材料［10］
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的性能有很大影响，因此充分掌握石墨烯材料的

宏观变形与微观结构演变之间的关联具有重要意

义． 由于尺度限制，实验方法在观测材料的纳米尺
度演化规律方面具有很大的局限性，数值模拟方

法成为重要的研究手段，分子动力学是主要研究

方法之一． 大规模石墨烯及其多层级结构，如多层
石墨烯等，具有跨尺度特性，全原子模拟费时费

力． 粗粒化分子动力学在模拟介观尺度结构的同
时又保留了系统的分子特性，是一种有效的多尺

度模拟方法，被广泛应用于跨尺度纳米材料的研

究． 如 Liu等［11］采用粗粒化分子动力学方法深入
研究了碳纳米管 ( carbon nanotube，CNT) 连续纤维
在加捻和拉伸条件下的力学行为及微观结构演变

机理． 分子粗粒化模型也会受到材料结构的影响，
Liu等［12］还根据 CNT纤维的组成结构发展了一种
粗粒化分子动力学模型研究其拉伸性能． 很多学
者采用粗粒化分子动力学方法研究有关石墨烯的

问题． Titov等［13］用粗粒化分子动力学方法研究了
石墨烯在脂膜中的夹层结构;Wu等［14］模拟了烷基－聚
氧化乙烯在石墨烯表面的吸附及自组装行为;

Pandey 等［15］研究了肽与石墨烯片结合的稳定性;
Cranford等［16］模拟了单层和多层石墨烯的自折叠行
为; Cranford等［17］研究了加捻超长多层石墨烯带的
结构和构象行为; Li等［18］研究了石墨烯与脂双层膜
作用的机理; Wang 等［19］重点研究了石墨烯厚度、氧
化石墨烯、脂质分子表面吸附性对石墨烯与脂双层
膜相互作用的影响． 目前，石墨烯的粗粒化分子动
力学模型主要有 2 类［20］，一类是 Martini 力场模
型［21］，一类是基于应变能守恒的降阶模型［16］，由于

这些方法在计算大变形问题时误差较大且不能反映

石墨烯的层间剪切响应，因此不适用于模拟多层石

墨烯的力学行为． Ｒuiz 等［20］发展了一种可模拟石
墨烯多层级结构大变形及破坏的粗粒化分子动力学

方法． 该方法的系统势能由键能、键角能、二面角能
及非成键势能构成，根据应变能守恒原理对各个参

数进行校验，得到粗粒化分子动力学函数，其中键能

函数形式为 Morse势． 虽然该方法可以很好地模拟
多层石墨烯的力学性能，但是由于其势能包含键角

能和二面角能，在建模时需要模型的角度参数和二

面角参数，因此当模型复杂时，建模比较困难． 本文
基于 Tersoff 势函数，发展了一种可以对大规模石墨
烯进行数值模拟的粗粒化分子动力学方法，模型输

入数据简单，对多层石墨烯的拉伸破坏进行了有效

预测．

1 粗粒化模型与参数

单层石墨烯是碳原子构成的六边形网格结构，

为了使模型能够保留石墨烯的各向异性特征，采用

由粗粒构成的大六边形网格结构作为石墨烯的近似

模型，如图 1 所示． 在粗粒化模型中，每个粗粒的位
置都与碳原子重合，其手性与全原子模型完全相同．
粗粒之间的距离是碳碳键键长的整数倍，笔者用这

个倍数关系来描述粗粒化程度的大小． 设碳碳键键
长为 L，用全原子模型的参数符号上方加横线来表
示对应的粗粒化模型参数，则粗粒之间的距离为 L．
令 L = nL，其中 n = 1，2，…，就可以得到不同的粗粒
化模型，每个粗粒代表的原子个数为 n2 ． 为了使粗
粒化程度与通用的方法一致，如 Martini 模型，以及
便于实现该模型与现有聚合物和蛋白质材料的粗粒

化模型［22-24］兼容，取 n = 2，即 1 个粗粒代替 4 个碳
原子，如图 1 所示．

图 1 石墨烯的粗粒化模型与全原子模型
Fig． 1 Coarse-grained model and full atom model

本文以 Tersoff 势函数形式表示粗粒之间的成
键作用，Tersoff势函数的总能量函数为

U = 1
2 ∑i≠j

Vij ( 1)

Vij ( r) =［aij fＲ ( rij ) + bij fA ( rij) ］fC ( rij ) ( 2)
式中: fＲ为排斥势; fA为吸引势; fC为相互作用的截断
函数; aij为阶段距离，当只考虑第一近邻距离时，

aij≈1; bij为键序函数，用于表征系统的多体效应，它

考虑了 i、j原子及其周围键空间分布的影响［25-26］．
Lernnard-Jones 势用来描述同一分子体系内非

化学键作用的两原子间的势能，表达式为

V( r) = 4 [ (ε σ )r
12 (－ σ )r ]6

( 3)

式中: r为两原子之间的距离; ε 为能量标度参数; σ
为碰撞直径参数．
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对不同的 n，势能函数中参数的取值也不相同，
对于本文所研究的情况，即 n = 2，Tersoff 势函数中
发生变化的参数及变化后的取值如表 1 所示．
Lernnard-Jones势函数的参数取值为 ε = 0. 022 92
eV，σ = 0. 346 9 nm．

表 1 粗粒化模型的参数
Table 1 Parameters of coarse-grained model

参数 数值

B /eV 1 386. 8

Ｒ /nm 0. 41

D /nm 0. 06

A /eV 5 574. 4

λ1 /nm －1 17. 439 5

λ2 /nm －1 11. 059 5

2 数值模拟

本文所有的分子动力学计算过程采用 LAMMPS
程序［27］执行． 为了验证粗粒化模型的准确性，对单
层、双层和三层的石墨烯分别进行了全原子模型和
粗粒化模型的拉伸模拟，并对结果进行了比较． 模
拟中单片石墨烯的尺寸为 11. 912 nm × 20. 277 nm，
其中 x 和 y 方向分别沿着石墨烯的 zigzag 和
armchair 方向． 该尺寸石墨烯对应的全原子模型中
原子的个数为 9 408，粗粒化模型中粗粒的个数为
2 352． 双层石墨烯和三层石墨烯分别由 2 层和 3 层
单片石墨烯堆叠而成，石墨烯片的层间距离为

0. 335 nm． 系统经过能量最小化后，采用 NVE 微正
则系综，在 300 K温度下对模型进行充分弛豫，时间
步长设置为 1 fs． 模型的底端固定，沿 y 方向拉伸，
拉伸过程中温度保持不变，直到模型发生破坏．
本文用粗粒化分子动力学方法对多层石墨烯的

拉伸性能进行了模拟，研究了石墨烯片不同排布方

式对整体性能的影响． 为此选取 4 种排布方式的模
型进行模拟，如图 2 所示，每个模型层数均为 11，层
间距离为 0. 335 nm，所有模型的整体尺寸均为
45. 928 nm ×7. 374 nm ×3. 685 nm． 当一层中有多片
石墨烯时，相邻 2 片之间的距离为 0. 984 nm． A 模
型中，每层石墨烯都是完整的，模型中粗粒个数为

37 224． B模型的石墨烯片有规律的排布，1，3，…，
11 层的石墨烯排布完全相同，每层有 2 片尺寸相同
的石墨烯; 2，4，…，10 层的石墨烯排布完全相同，每
层有 3 片尺寸相同的石墨烯，模型中总的粗粒个数

为 36 360． C 模型中的石墨烯片随机分布． 为了与
B模型具有可比性，C 模型粗粒个数与 B 模型粗粒
个数相同，每层均由 2 或 3 片石墨烯构成，石墨烯片
的尺寸随机． 为了研究连续石墨烯片对多层石墨烯
性能的影响，将 C模型中的 2、6、11 层石墨烯替换为
一整片完整石墨烯，其余层数石墨烯的组成方式不

变，形成 D模型，模型中粗粒个数为 36 576，如图 2
( d) 所示． 模拟过程如下: 系统先经过能量最小化
后，在 NVE微正则系综中进行充分弛豫，弛豫温度
控制在 300 K，时间步长为 1 fs． 系统得到最优化初
始构型后沿 y方向拉伸，直到发生断裂破坏．

图 2 不同排布方式的多层石墨烯
Fig． 2 Multi-layer graphene with different stacking

3 结果与讨论

3. 1 粗粒化模型准确性验证
由图 3 可以看出，对于单层石墨烯拉伸，粗粒化

模型与全原子模型结果吻合得很好，单片石墨烯的

弹性模量为 0. 94 TPa，与实验［28］和数值模拟［29］结
果一致． 单片石墨烯的破坏强度为 177 GPa，比实验
测得数值 ( 130 ± 10 ) GPa［28］偏高，这可能是由于数
值模拟模型为理想化材料所引起的． 图 4 所示为全
原子模型和粗粒化模型拉伸破坏过程，二者破坏位

置都是从底部固定端开始，裂纹扩展方向与轴线大

致呈 45°．
图 5 为双层石墨烯全原子模型和粗粒化模型的

结果比较． 从势能和应力与拉伸应变的变化关系可
以看出，全原子模型在第 1 层石墨烯发生断裂后，第
2 层石墨烯又被拉伸一段位移后断裂，2 层分别断裂
区分明显． 而对于粗粒化模型，2 层石墨烯断裂时
间间隔很短，模型在一层发生破坏后，整体迅速破

坏，破坏模式如图 6 所示． 虽然 2 种模型在破坏过
程中裂纹扩展的形式有所不同，但整体的破坏应变
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图 3 单层石墨烯全原子模型和粗粒化模型的
拉伸模拟结果

Fig． 3 Tensile simulation results of one-layer full
atom and coarse-grained models

图 4 单层石墨烯的拉伸破坏
Fig． 4 Tensile failure of one-layer graphene

和破坏强度非常相近． 由于模型发生破坏后材料已
经失效，而破坏之前 2 种模型的力学性能基本一致，
因此可以用粗粒化模型来代替全原子模型．
三层石墨烯的全原子模型和粗粒化模型拉伸破

坏的结果与双层石墨烯类似，2 种模型的破坏强度

图 5 双层石墨烯全原子模型和粗粒化模型的
拉伸模拟结果

Fig． 5 Tensile simulation results of bilayer full atom and
coarse-grained models

图 6 双层石墨烯的拉伸破坏
Fig． 6 Tensile failure of bilayer graphene
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和破坏应变相差很小，全原子模型不同层的破坏相

隔时间较长，而粗粒化模型各层几乎同时断裂，如图

7 所示． 具体每层的破坏模式如图 8 所示．

图 7 三层石墨烯全原子模型和粗粒化模型的拉伸
模拟结果

Fig． 7 Tensile simulation results of three-layer full
atom and coarse-grained models

3. 2 不同排布方式的多层石墨烯的数值模拟结果
不同排布方式的多层石墨烯力学性能差异较

大，因此图 2 所示模型的数值结果将在不同的图中
表示． A模型的计算结果如图 9 所示． 由图 9( b) 可
以看出，当多层石墨烯每层都由完整石墨烯片构成

时，其破坏强度与单层石墨烯相差不大，但是破坏应

变明显增加． 图 10 所示为 B和 C模型的计算结果．
从图 10( b) 中可以看出，B 和 C 模型的破坏强度远
低于 A 模型，这是因为 B、C 模型中，每层都是多片
石墨烯组成，主要靠层间的范德华力来承受拉力，不

同层的石墨烯片发生相对滑移引起整个结构失效，

而单个石墨烯片并没有发生破坏． 由于 B模型中石
墨烯片发生相对滑移时，相互作用的表面积大于 C
模型，因此 B模型的破坏强度要大于 C 模型． 为了
研究石墨烯片中的成键作用和非成键作用对拉伸性

能的共同影响，对 D 模型进行了模拟，结果如图 11
所示． 由结果可以看出，D 模型的破坏强度比 B、C
模型明显增强．

图 8 三层石墨烯的拉伸破坏
Fig． 8 Tensile failure of three-layer graphene

图 9 A模型的拉伸模拟结果
Fig． 9 Tensile simulation results of model A

24
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图 10 B和 C模型的拉伸模拟结果
Fig． 10 Tensile simulation results of models B and C

图 11 D模型的拉伸模拟结果
Fig． 11 Tensile simulation results of model D

4 结论

1) 本文提出的粗粒化分子动力学方法可以准
确预测大规模石墨烯的拉伸性能．

2) 当多层石墨烯中每层的石墨烯片都不连续
时，材料整体的破坏强度大大降低． 反之，含有连续
石墨烯片的多层石墨烯具有较高的破坏强度．
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