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晶粒度对多晶铜纳米压痕表面变形机理影响
赵鹏越， 郭永博， 张兴群， 刘　 欢， 白清顺， 张飞虎

（哈尔滨工业大学 精密工程研究所， 哈尔滨 １５０００１）

摘　 要： 为研究晶粒度在多晶材料纳米压痕过程中对其塑性变形机制及位错演生过程影响． 采用 Ｐｏｉｓｓｏｎ⁃Ｖｏｒｏｎｏｉ 和 Ｍｏｎｔｅ
Ｃａｒｌｏ 方法建立大规模多晶铜分子动力学模型，针对多晶铜 Ｈａｌｌ⁃Ｐｅｔｃｈ 效应曲线建立具有不同晶粒度的多晶铜模型，并与单晶

铜纳米压痕模型对比，采用分子动力学方法模拟计算金刚石探针压入模型的纳米压痕过程，计算 ４ 种模型的缺陷结构的配位

数、内应力、原子势能等参数． 采用中心对称参数法研究压痕过程中位错等缺陷结构的演化机制． 结果表明：具有不同晶粒度

的多晶铜纳米压痕过程存在显著的规律性，单晶铜压痕力高于多晶铜，多晶铜压痕力随着晶粒度降低而下降；多晶铜的晶界

结构能够限制压痕缺陷、内应力与原子势能向材料内部传递，而单晶铜难以限制此传递过程；压痕过程中，具有较小晶粒度的

多晶铜具有更高的静水压力、范式等效应力与原子势能，单晶铜内应力与原子势能低于多晶铜． 表层及亚表层为较低晶粒度

而材料内部为较大晶粒度的梯度晶粒度材料具有极大的研究价值．
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　 　 纳米材料广泛用于微机电系统与纳机电系统的 加工制造［１］ ． 然而在纳米材料的加工制造过程中，
纳米材料难以根据加工要求实现去除过程，这是由

于缺少纳米材料加工机理研究，尤其是对纳米加工

过程中材料内部位错的演生过程及材料内应力的传

递方式等方面的研究． 因此，研究多晶材料如纳米

多晶铜在纳米加工过程中的变形机理对提升纳米材

料加工的相关技术具有重要意义［２］ ．



通常情况下，可采用多种实验方法研究多晶铜的

纳米加工变形机理，包括纳米压痕［３］、原子力显微镜

法［４］、扫描电镜法［５］、透射电镜法［６］、聚焦粒子束法［７］

及 Ｘ 射线衍射法［８］等． 这些实验方法均受到实验条件

及测试尺度的限制，而计算模拟方法能够直接分析材

料纳米加工中的塑性变形及应力变化，更适用于材料

变形机理的研究． 计算模拟方法中第一原理计算方

法［９］受限于计算速度缓慢且耗时长；有限元模拟［１０］受

限于难以建立纳米尺度的模型；准连续方法［１１］受限于

难以分析位错结构的演生过程；分子动力学方法［１２－１３］

（ｍｏｌｅｃｕｌａｒ ｄｙｎａｍｉｃｓ，ＭＤ）被广泛用于材料的纳米加工

机理研究中． 尽管大量学者针对多晶铜纳米加工机理

进行了研究，包括纳米压痕力［１４］，应变速率［１５］，内应

力［１６－１７］，弹性模量［１８］及摩擦行为［１９］等，然而，关于晶粒

度对多晶铜纳米压痕过程位错的演生及塑性变形机理

仍有待进一步研究． 此外，大量研究结果表明晶界结构

在多晶铜的纳米加工过程中具有重要影响［２０－２３］ ．
本工作基于 Ｐｏｉｓｓｏｎ－Ｖｏｒｏｎｏｉ 和 Ｉｎｖｅｒｓｅ Ｍｏｎｔｅ Ｃａｒｌｏ

法建立大规模多晶铜纳米压痕分子动力学模型． 建立

了４ 类不同晶体结构模型，包括１ 个单晶铜模型与３ 个

具有不同晶粒度多晶铜模型，通过 ＭＤ 模拟研究了晶

粒度对位错演生及塑性变形机理的影响． 研究了压痕

力、位错形核与扩展、内应力、原子势能分布的影响． 对
多晶铜的晶粒度及晶界结构进行了分析，以期为多晶

材料的纳米加工机理的研究提供一些理论依据．

１　 建模与模拟

１．１　 模型的建立

图 １ 为晶体铜纳米压痕 ＭＤ 模拟模型，包括单

晶 ／多晶铜与金刚石刚体压头． 晶体铜模型尺寸为

４１．５ ｎｍ×４１．５ ｎｍ×４１．５ ｎｍ，包含约 ６．１６×１０６个铜原

子． 压痕实验中压头主要包括球形、圆锥形、Ｖｉｃｋｅｒ
（正方棱锥形）、Ｂｅｒｋｏｖｉｃｈ（四面体形）等［２４］，为获得

更准确的 ＭＤ 模拟结果，采用直径为 １４．０ ｎｍ 的球

形金刚石压头（晶格常数为 ０．３５７ ｎｍ），压头原子数

为 ２．５×１０５ ． 由于金刚石硬度远高于铜［２５］，ＭＤ 模型

中压头被认为是刚体． 多晶铜模型采用 Ｐｏｉｓｓｏｎ⁃
Ｖｏｒｏｎｏｉ 和 Ｉｎｖｅｒｓｅ Ｍｏｎｔｅ Ｃａｒｌｏ 法建立，包括晶粒内

部与晶界两种结构，如图 １ 所示，具体过程请参考本

课题组前期工作［２６－２７］ ． 建立模型的简要过程为：
１） 建立 Ｖｏｒｏｎｏｉ 胞拓扑结构模型并保证 Ｖｏｒｏｎｏｉ 胞

具有与实际晶粒相近的尺寸，使 Ｖｏｒｏｎｏｉ 胞尺寸满

足 Ｍｏｎｔｅ Ｃａｒｌｏ 分布；２） 建立单晶材料的晶体结构

模型用于填充 Ｖｏｒｏｎｏｉ 胞；３） 通过识别 Ｖｏｒｏｎｏｉ 胞

拓扑模型中晶粒及晶界结构与 ２）中原子结构模型

原子位置的对应关系，填充 Ｖｏｒｏｎｏｉ 胞并获得多晶

体模型． 本工作研究的多晶铜模型分别具有 ２０、５０
与 ５００ 个晶粒，对应分别具有 １９、１４ 与 ６．５ ｎｍ 的晶

粒度． 本工作中 ４ 个模型分别为：模型 １，单晶铜模

型；模型 ２，多晶铜模型，晶粒度 １９ ｎｍ；模型 ３，多晶

铜模型，晶粒度 １４ ｎｍ；模型 ４，多晶铜模型，晶粒度

６．５ ｎｍ． ＭＤ 模型的 Ｘ 轴与 Ｚ 轴方向采用周期性边

界条件以消除仿真中尺寸效应的影响． ＭＤ 模型沿

Ｙ 轴被分别划分为牛顿层、恒温层与固定层．

x

y

z

固定层
恒温层
牛顿层

多晶铜MD模型

表面及亚表面

压头

图 １　 晶体铜纳米压痕分子动力学模拟模型

Ｆｉｇ．１　 ３Ｄ ｍｏｄｅｌ ｏｆ ｓｉｎｇｌｅ⁃ｃｒｙｓｔａｌｌｉｎｅ ａｎｄ ｐｏｌｙｃｒｙｓｔａｌｌｉｎｅ ｃｏｐｐｅｒ
ｗｉｔｈ ｄｉｆｆｅｒｅｎｔ ｇｒａｉｎ ｓｉｚｅｓ

１．２　 纳米压痕模拟计算

压头初始位置位于多晶铜表面晶粒上方 １ ｎｍ
处，远大于压头原子与工件原子自由程． 采用共轭

梯度法进行能量最小化并在等温等压系综（ＮＰＴ 系

综）采用 Ｎｏｓｅ⁃Ｈｏｏｖｅｒ 热浴法在 ２９３ Ｋ 下进行弛豫，
弛豫时间为 １００ ｐｓ． 弛豫后的模型在等体积能力系

综（ＮＶＥ 系综）进行压痕 ＭＤ 模拟． 模拟时间步长为

１ ｆｓ，远小于碳原子与铜原子间的振荡频率． 压头设

定为理想化刚性模型，即在压痕模拟过程中，压头模

型结构不会在力的作用下发生改变，采用恒定速率

１０ ｍ ／ ｓ 压痕，压痕深度为 ８ ｎｍ，期间每隔 ０．５ ｎｍ 记

录一次数据，以测量系统在该压痕深度下各原子的

坐标及应力、原子势能等模拟参数．
压头压入多晶铜是对其稳定的 ｆｃｃ 晶体结构的

破坏过程，位错形核并滑移，破坏多晶铜原有的稳定

状态． 采用共近邻分析法分析多晶铜在纳米压痕过

程中位错的形核及扩散规律． 本工作主要针对材料

内应力包括静水压力（ｈｙｄｒｏｓｔａｔｉｃ ｓｔｒｅｓｓ，ＨＹ）与范式

等效应力（ｖｏｎ Ｍｉｓｅｓ ｓｔｒｅｓｓ，ＶＭ）、原子势能（ｐｏｔｅｎｔｉａｌ
ｅｎｅｒｇｙ，ＰＥ）分析多晶铜在压痕过程中的内应力和能

量分布，其中静水压力与范式等效应力的计算方法

请参考本课题组前期工作［２８－３０］ ．

２　 结果与讨论

２．１　 纳米压痕力

图 ２ 为单晶铜与不同晶粒度多晶铜纳米压痕分

子动力学模拟的压痕力－压痕深度曲线．
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纳米压痕中存在 ３ 个方向的纳米压痕力，由于

正交于压头运动方向 （Ｘ 轴、Ｚ 轴） 的 ２ 个纳米压痕

力在压痕过程中变化不明显，其压痕力在 Ｆ ＝ ０ 压

力线附近波动，因而与压头运动方向 （Ｙ 轴） 一致的

压痕力为本工作的研究对象． 模拟结果表明，多晶

铜纳米压痕的压痕力为 ｎＮ 级，纳米压痕力随压痕

深度增大呈近似线性增长． 由于本工作中的多晶铜

模型与文献模型的晶粒度具有一定的差异［３１－３２］，此
时压痕力曲线将受到 Ｈａｌｌ－Ｐｅｔｃｈ 效应的影响，导致

纳米压痕曲线增长率产生差异性． 在纳米压痕过程

中伴随位错的形核与扩展过程，同时伴随有多晶铜

原子势能的累积与释放，多种因素导致了纳米压痕

力曲线具有一定波动． 分析发现，随着压痕深度的

增加，单晶铜的纳米压痕力始终为最大，其次是平均

晶粒尺寸为１９ ｎｍ的多晶铜和平均晶粒尺寸 １４ ｎｍ
的多晶铜，而平均晶粒尺寸为 ６．５ ｎｍ 的多晶铜的纳

米压痕力最低． 这表明随着平均晶粒尺寸的减小，
多晶铜在纳米压痕过程中出现软化现象［３３－３４］ ． 此

外，当压痕深度为 ０～４ ｎｍ 时，由于较大数量的晶界

更易引起晶界的滑移运动，这导致了平均晶粒尺寸

较小的多晶铜的纳米压痕力曲线产生了更剧烈的波

动． 当压痕深度为 ４～７ ｎｍ 时，多晶铜的纳米压痕力

曲线的波动逐渐降低，这主要是由于多晶铜在较大

压痕深度时产生了显著的塑性变形，大量堆积于晶

粒内部及晶界的位错抑制了晶界的滑移运动［３５］ ．
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图 ２　 单晶及多晶铜纳米压痕力曲线

Ｆｉｇ．２　 Ｉｎｄｅｎｔａｔｉｏｎ ｆｏｒｃｅ ｏｆ ｓｉｎｇｌｅ⁃ｃｒｙｓｔａｌｌｉｎｅ ａｎｄ ｐｏｌｙｃｒｙｓｔａｌｌｉｎｅ
ｃｏｐｐｅｒ

２．２　 晶体铜位错演变过程分析

为了更好地分析单晶和多晶铜中纳米压痕引起的

塑性变形，纳米压痕过程中不同纳米压痕深度时晶体

铜内部的缺陷演变如图 ３ 所示． 在图 ３（ａ１）中，当压痕

深度为 ２．０ ｎｍ 时，对应的接触区域为４．９ ｎｍ，最大静水

压力为 ３．３７ ＧＰａ，最大范式等效应力为 ８．１４ ＧＰａ． 当压

痕深度增加到 ６．５ ｎｍ 时，最大静水压力为 １２．３０ ＧＰａ，
最大范式等效应力为１４．８７ ＧＰａ． 由于较高的静水压

力和范式等效应力［３６］，位错的形核与扩展主要存在

于压头下方的区域． 随着纳米压痕深度的增加，单晶

铜中的位错在压头周围成核并扩展，随后沿｛１１１｝滑
移面上缓慢滑动［３７］ ． 可以看出，缺陷演化过程对纳米

压痕过程的塑性变形机制起着重要的作用．

(a1)

(b1)

(c1)

(d1)

(a2)

(b2)

(c2)

(d2)

(a3)

(b3)

(c3)

(d3)

(a4)

(b4)

(c4)

(d4)

(a)模型1位错演生过程

(b)模型2位错演生过程

(c)模型3位错演生过程

(d)模型4位错演生过程
图 ３　 单晶及多晶铜纳米压痕位位错演生过程

Ｆｉｇ．３　 Ｄｅｆｅｃｔ ｅｖｏｌｕｔｉｏｎ ｏｆ ｓｉｎｇｌｅ⁃ｃｒｙｓｔａｌｌｉｎｅ ａｎｄ ｐｏｌｙｃｒｙｓｔａｌｌｉｎｅ ｃｏｐｐｅｒ

　 　 当纳米压痕深度为 ２．０ ｎｍ 时，晶界结构能够有

效地限制位错的扩展并吸收一定数量的位错，从而

约束位错的分布范围． 然而，随着压痕深度的增大，
当晶界位置不断累积内应力与原子势能，产生应力

及势能集中时，位错也会在晶界区域形核并扩散，最
终穿越晶界面并向相邻晶粒内部继续滑移［３８］ ． 在模

型 ２ 与模型 ３ 中，缺陷扩展主要存在于压头下方较

大的晶粒中，并沿｛１１１｝滑移面向晶粒周围的晶界

结构滑移． 当纳米压痕深度为 ５．０ ｎｍ 时，晶界难以

限制位错的扩展运动，导致位错穿过晶界并在相邻

晶粒中的｛１１１｝滑移面滑动． 在模型 ４ 中，低晶粒度

的多晶铜具有较大数量的晶界结构，因而多晶铜具

有较大的弹性应变能量，位错将被约束于压头周围

的若干个晶粒中，最终导致低晶粒度的多晶铜位错
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分布范围最小． 在单晶铜纳米压痕中，缺陷沿不同

的｛１１１｝滑移面进行滑移运动，位错在压头下端相交

形成“Ｖ 形”缺陷区域，这与以往 ＭＤ 模拟结果一

致［３９］ ． 缺陷演变过程与内应力、原子势能相关，高内

应力与高势能可为裂纹的形成提供有利条件．
如图 ４（ａ）所示，当纳米压痕深度＜４．０ ｎｍ 时，随

着多晶铜平均晶粒度的增加，缺陷分布范围的宽度先

增大后减小． 同时，缺陷分布范围的深度随着多晶铜

平均晶粒度的增大而增大． 另外，发现沿水平方向的

缺陷演变分布比垂直方向（压头运动方向）的缺陷演

变分布更快且范围更大． 这主要是由于以下两方面原

因． 其一是由于晶界界面结构疏松且不规则，导致了

晶界的内应力和原子势能高于晶粒内部，这将限制多

晶铜的纳米压痕运动过程；其二是由于压头引起的沿

压痕方向的高静水压力和范式等效应力能够限制位

错的扩展，导致位错更易沿着水平方向扩展． 在模型

２ 和模型 ３ 中，由于缺陷均首先在较大的晶粒中形核

与扩展，随后位错穿过晶界结构并向相邻晶粒扩展，
这导致模型 ２ 和模型 ３ 的位错的分布范围变化相似．
在模型 ４ 中，较小的平均晶粒度使多晶铜具有更多的

晶界抑制缺陷扩展并吸收位错［４０］，因而可获得更好

的材料表面及亚表面结构． 图 ４（ｂ）为缺陷原子数随

纳米压痕深度的变化曲线． 发现多晶铜的晶界结构及

平均晶粒度大小在缺陷演化过程中起重要作用，较小

的平均晶粒尺寸可以减少多晶铜中缺陷原子的数量．
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图 ４　 晶体铜纳米压痕过程位错沿各方向分布范围

Ｆｉｇ．４　 Ｄｅｆｅｃｔ ｄｉｓｔｒｉｂｕｔｉｏｎ ｏｆ ｓｉｎｇｌｅ⁃ｃｒｙｓｔａｌｌｉｎｅ ａｎｄ ｐｏｌｙｃｒｙｓｔａｌｌｉｎｅ
ｃｏｐｐｅｒ ｄｕｒｉｎｇ ｎａｎｏｉｎｄｅｎｔａｔｉｏｎ ｐｒｏｃｅｓｓ ａｌｏｎｇ ｄｉｆｆｅｒｅｎｔ ｄｉｒｅｃｔｉｏｎｓ

２．３　 内应力传递过程分析

为了进一步分析多晶铜纳米压痕过程中塑性变

形导致的内应力传递过程，对 ４ 个模型表面及亚表面

局部区域进行提取并计算各铜原子的内应力，得到 ４
个模型在压痕深度为 ４．０ ｎｍ 时的静水压力分布，如
图 ５ 所示． 其中，呈压应力的铜原子采用蓝色标记，呈
拉应力的铜原子采用红色标记． 发现，４ 个模型中最

大的静水压力分布区域均位于压头底端并呈压应力．
由于晶界疏松且无序的结构影响［４１］，静水压力在多

晶铜中的分布比在单晶铜中的分布更为复杂． 在单晶

铜模型中，位于压头底端沿压头运动方向 （Ｙ 轴） 具

有显著的压应力梯度，如图 ５（ａ）所示，这与实验结果

一致［４２］ ． 然而，在多晶铜模型中，随着多晶铜晶粒度

降低，位于压头底端的压应力梯度逐渐趋于向多个方

向扩展，如图 ５（ｃ） ～ （ｄ）所示． 这主要是由于疏松的

晶界结构能够有效地吸收纳米压痕过程中压头底端

产生的压应力，从而使具有较小晶粒度的多晶铜模型

（模型 ４）的表面及亚表面中静水压力分布比具有较

大晶粒度的多晶铜（模型 ２）更加均匀且稳定［４０］ ．
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图 ５　 晶体铜纳米压痕深度 ４．０ ｎｍ 时静水压力分布

Ｆｉｇ．５　 Ｄｉｓｔｒｉｂｕｔｉｏｎ ｏｆ ｈｙｄｒｏｓｔａｔｉｃ ｐｒｅｓｓｕｒｅ ａｔ ｉｎｄｅｎｔａｔｉｏｎ ｄｅｐｔｈ
ｏｆ ４．０ ｎｍ ｉｎ ｓｉｎｇｌｅ⁃ｃｒｙｓｔａｌｌｉｎｅ ａｎｄ ｐｏｌｙｃｒｙｓｔａｌｌｉｎｅ ｃｏｐｐｅｒ

　 　 图 ６ 为纳米压痕深度为 ４．０ ｎｍ 时，４ 个晶体铜

模型表面及亚表面局部区域中范式等效应力分布．
其中，具有较高范式等效应力的铜原子采用红色标

记，具有较低范式等效应力的铜原子采用蓝色标记．
发现，在单晶铜模型的压表面中具有较高范式等效

应力的铜原子分布呈“Ｖ 形”，如图 ６（ａ）所示． 这主

要是由于纳米压痕过程中产生的位错能够沿｛１１１｝
滑移面有效地传递内应力，最终多个沿｛１１１｝滑移

面传递的应力区域相交，在压头底部区域形成“Ｖ
形”应力分布区域，这与前期的研究结果一致［４３］ ．
在多晶铜模型中，晶界结构区域具有显著的非均匀

分布的范式等效应力． 位于晶界区域，尤其是位于

三叉晶界及顶点团结构附近的高范式等效应力，导
致了晶界与晶粒间较大的范式等效应力梯度． 根据

图 ６（ｂ） ～ （ｄ），较小的晶粒度能够导致沿纳米压痕

方向较低的应力梯度． 这是由于位于晶界区域较高

的范式等效应力梯度能够抑制多晶铜内部的应力传
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递，从而将纳米压痕过程引起的内应力限制于多晶

铜亚表面区域若干个晶粒内部． 图 ６ 的结果进一步

证明了多晶铜的晶粒度对纳米压痕引起的内应力分

布及内应力梯度方向具有重要影响．

范式等效
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图 ６　 晶体铜纳米压痕深度 ４．０ ｎｍ 时范式等效应力分布

Ｆｉｇ．６　 Ｄｉｓｔｒｉｂｕｔｉｏｎ ｏｆ Ｖｏｎ Ｍｉｓｅｓ ｓｔｒｅｓｓ ａｔ ｉｎｄｅｎｔａｔｉｏｎ ｄｅｐｔｈ ｏｆ
４．０ ｎｍ ｉｎ ｓｉｎｇｌｅ⁃ｃｒｙｓｔａｌｌｉｎｅ ａｎｄ ｐｏｌｙｃｒｙｓｔａｌｌｉｎｅ ｃｏｐｐｅｒ

　 　 图 ７ 为单晶铜与多晶铜在纳米压痕深度４．０ ｎｍ
时，材料表面及亚表面原子势能分布，其中具有较高

原子势能的铜原子采用红色标记，具有较低原子势

能的铜原子采用蓝色标记． 发现与图 ６ 及图 ７ 中晶

体铜亚表面层内应力分布范围相比，晶体铜具有较

小的原子势能的分布范围． 在单晶铜中具有较高原

子势能的铜原子分布在压头底端形成“Ｖ 形”分布

区域，这与图 ３（ａ３）中位错形成的区域形状相似． 这
表明缺陷在晶体铜内部的传递过程中，不仅沿

｛１１１｝滑移面传递较高的内应力，同时也沿滑移面

传递较高的原子势能． 在多晶铜中原子分布松散且

无序的晶界结构比原子排列有序的晶粒内部具有更

高的原子势能，导致晶界与晶粒之间较大的原子势

能梯度． 随着多晶铜晶粒度的降低，由纳米压痕引

起的沿压头运动方向传递的势能梯度受到位于晶界

位置的高势能梯度的阻碍，最终使具有较高原子势

能的铜原子分布于多晶铜亚表层若干个晶粒中． 因

而，在纳米压痕过程中具有较低晶粒度的多晶铜更

易获得较小的高原子势能分布范围．

原子势能
分布/eV

-3.4
-3.5
-3.6
-3.7

(a)模型1 (b)模型2

(c)模型3 (d)模型4

图 ７　 晶体铜纳米压痕深度 ４．０ ｎｍ 时原子势能分布

Ｆｉｇ． ７ 　 Ｄｉｓｔｒｉｂｕｔｉｏｎ ｏｆ ａｔｏｍｉｃ ｐｏｔｅｎｔｉａｌ ｅｎｅｒｇｙ ａｔ ｉｎｄｅｎｔａｔｉｏｎ
ｄｅｐｔｈ ｏｆ ４．０ ｎｍ ｉｎ ｓｉｎｇｌｅ⁃ｃｒｙｓｔａｌｌｉｎｅ ａｎｄ ｐｏｌｙｃｒｙｓｔａｌｌｉｎｅ
ｃｏｐｐｅｒ

　 　 采用 ＭＤ 模拟计算并统计晶体铜模型中各铜原

子的静水压力、范式等效应力及原子势能，内应力及

原子势能随压痕深度的变化如图 ８ 所示．
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图 ８　 晶体铜纳米压痕过程内应力及原子势能变化曲线

Ｆｉｇ．８　 Ｖａｒｉａｔｉｏｎ ｏｆ ｈｙｄｒｏｓｔａｔｉｃ ｐｒｅｓｓｕｒｅ，Ｖｏｎ Ｍｉｓｅｓ ｓｔｒｅｓｓ， ａｎｄ
ａｔｏｍｉｃ ｐｏｔｅｎｔｉａｌ ｅｎｅｒｇｙ ｗｉｔｈ ｉｎｄｅｎｔａｔｉｏｎ ｄｅｐｔｈ ｉｎ ｓｉｎｇｌｅ⁃
ｃｒｙｓｔａｌｌｉｎｅ ａｎｄ ｐｏｌｙｃｒｙｓｔａｌｌｉｎｅ ｃｏｐｐｅｒ

　 　 纳米压痕过程中，单晶铜与多晶铜内部静水压

力均为压应力（负号），并随压痕深度的增大而增大．
由于晶界结构的影响，多晶铜的静水压力曲线在压

痕深度为 ０～４ ｎｍ 区域具有一定的周期性波动． 随

着多晶铜晶粒度减小，静水压力曲线的增长速率先

增大后减小． 具有较小晶粒度的多晶铜（模型 ４）的
静水压力最小，其次为模型 １、模型 ２ 与模型 ３． 多晶

铜的范式等效应力远大于单晶铜，这是由于晶界区

域具有较高的范式等效应力梯度． 具有较小晶粒度

的多晶铜（模型 ４）的范式等效应力曲线增长速率最

高，其次为模型 ３，模型 ２ 与模型 １． 模拟结果表明，
晶界结构能够保证纳米压痕过程中多晶铜表面及亚
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表面区域内应力分布的均匀与稳定． 晶体铜纳米压

痕过程中原子势能曲线的规律与范式等效应力曲线

的规律相似，本文不再重复描述．
　 　 由纳米压痕引起的多晶铜塑性变形及位错演变

过程与多晶铜的晶界结构密切相关，而晶界结构数

量与多晶铜晶粒度大小密切相关． 众所周知，随着

多晶铜晶粒度降低，多晶铜将首先遵循 Ｈａｌｌ⁃Ｐｅｔｃｈ
关系从而导致多晶铜材料硬化，随后当晶粒度降低

至 １４．５ ｎｍ 左右时，多晶铜将遵循反 Ｈａｌｌ⁃Ｐｅｔｃｈ 关系

从而导致多晶铜材料软化． 由于本工作中涉及的

ＭＤ 模拟材料为具有较低晶粒度的纳米晶体铜，其
遵循反 Ｈａｌｌ⁃Ｐｅｔｃｈ 关系，在纳米压痕过程中多晶铜

能够将高内应力及原子势能主要限制于材料的表层

及亚表层区域，与此同时多晶铜的延展性也有所增

大． 为了进一步提高多晶材料的机械加工性能，采
用具有表层及亚表层为较低晶粒度而材料内部为较

大晶粒度的梯度晶粒度（ｇｒａｉｎ ｓｉｚｅ ｇｒａｄｉｅｎｔ， ＧＳＧ）多
晶材料，能够将多晶材料机械加工引起的内应力及

原子势能限制于材料表层及亚表层，同时能够保证

材料具有较高的硬度，后续的工作中将进一步研究

梯度晶粒度材料的微纳加工特性及变形机理．

３　 结　 论

本文针对晶粒度进行了多晶铜表面纳米压痕模

拟计算，通过分析多晶铜亚表层缺陷的演化过程、压
痕力曲线、原子势能曲线等，揭示了晶粒度对多晶铜

纳米压痕变形过程中的影响，得到以下结论：
１）单晶铜与多晶铜纳米压痕过程中，由于多晶

铜具有疏松的晶界结构，单晶铜纳米压痕力曲线增

长率高于多晶铜纳米压痕力． 由于纳米多晶铜具有

反 Ｈａｌｌ－Ｐｅｔｃｈ 关系，这将导致多晶铜材料的软化现

象，最终多晶铜的纳米压痕力曲线斜率随着多晶铜

晶粒度降低持续降低．
２）位错的形核与扩展过程在单晶铜与多晶铜

纳米压痕过程中，均主要存在于压头底部区域，这是

由于纳米压痕过程导致了该区域具有较高的原子内

应力． 位错沿水平方向的扩展速度及范围远高于沿

竖直方向． 具有较小晶粒度的多晶铜由于具有更多

的晶界结构，能够有效地将位错限制于压头附近的

若干个晶粒中．
３）在单晶铜纳米压痕过程中，存在沿压头运动

方向显著的内应力梯度与原子势能梯度． 在多晶铜

纳米压痕过程中，随着晶粒度的降低，由于受疏松且

散乱分布的晶界结构影响，内应力梯度与原子势能

梯度更易沿多个方向分布，不具有确定的梯度方向．
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ｅｍｅｎｔ ｓｉｍｕｌａｔｉｏｎｓ ｏｆ ｐｙｒａｍｉｄａｌ ｉｎｄｅｎｔａｔｉｏｎ ｉｎ ｃｏｐｐｅｒ ｓｉｎｇｌｅ ｃｒｙｓｔａｌｓ
［Ｊ］ ． Ａｃｔａ ｍａｔｅｒｉａｌｉａ， ２００７， ５５（１） ： ５５． ＤＯＩ： １０．１０１６ ／ ｊ．ａｃｔａｍａｔ．
２００６．０７．０１８

［１３］ ＺＨＡＮＧ Ｋ， ＷＥＥＲＴＭＡＮ Ｊ Ｒ， ＥＡＳＴＭＡＮ Ｊ Ａ． Ｔｈｅ ｉｎｆｌｕｅｎｃｅ ｏｆ
ｔｉｍｅ， ｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅ， ａｎｄ ｇｒａｉｎ ｓｉｚｅ ｏｎ ｉｎｄｅｎｔａｔｉｏｎ ｃｒｅｅｐ ｉｎ ｈｉｇｈ⁃ｐｕｒｉｔｙ
ｎａｎｏｃｒｙｓｔａｌｌｉｎｅ ａｎｄ ｕｌｔｒａｆｉｎｅ ｇｒａｉｎ ｃｏｐｐｅｒ ［Ｊ］ ． Ａｐｐｌｉｅｄ Ｐｈｙｓｉｃｓ Ｌｅｔ⁃
ｔｅｒｓ， ２００４， ８５（２２） ： ５１９７． ＤＯＩ： １０．１０６３ ／ １．１８２８２１３

［１４］ＳＡＮＳＯＺ Ｆ， ＳＴＥＶＥＮＳＯＮ Ｋ Ｄ． Ｒｅｌａｔｉｏｎｓｈｉｐ ｂｅｔｗｅｅｎ ｈａｒｄｎｅｓｓ ａｎｄ
ｄｉｓｌｏｃａｔｉｏｎ ｐｒｏｃｅｓｓｅｓ ｉｎ ａ ｎａｎｏｃｒｙｓｔａｌｌｉｎｅ ｍｅｔａｌ ａｔ ｔｈｅ ａｔｏｍｉｃ ｓｃａｌｅ
［Ｊ］ ． Ｐｈｙｓｉｃａｌ Ｒｅｖｉｅｗ Ｂ， ２０１１， ８３（２２） ： ２２４１０１－１． ＤＯＩ： １０．
１１０３ ／ ＰｈｙｓＲｅｖＢ．８３．２２４１０１

［１５］ＷＡＮＧ Ｆ， ＨＵＡＮＧ Ｐ， ＸＵ Ｋ． Ｓｔｒａｉｎ ｒａｔｅ ｓｅｎｓｉｔｉｖｉｔｙ ｏｆ ｎａｎｏｉｎｄｅｎｔａ⁃
ｔｉｏｎ ｃｒｅｅｐ ｉｎ ｐｏｌｙｃｒｙｓｔａｌｌｉｎｅ Ａｌ ｆｉｌｍ ｏｎ ｓｉｌｉｃｏｎ ｓｕｂｓｔｒａｔｅ ［Ｊ］ ． Ｓｕｒｆａｃｅ
ａｎｄ Ｃｏａｔｉｎｇｓ Ｔｅｃｈｎｏｌｏｇｙ， ２００７， ２０１ ： ５２１６． ＤＯＩ： １０．１０１６ ／ ｊ．ｓｕｒｆ⁃
ｃｏａｔ．２００６．０７．１１４

［１６］ＺＨＡＮＧ Ｆ， ＬＩＵ Ｚ， ＺＨＯＵ Ｊ Ｑ． Ｍｏｌｅｃｕｌａｒ ｄｙｎａｍｉｃｓ ｓｉｍｕｌａｔｉｏｎ ｏｆ
ｍｉｃｒｏｍｅｃｈａｎｉｃａｌ ｄｅｆｏｒｍａｔｉｏｎｓ ｉｎ ｐｏｌｙｃｒｙｓｔａｌｌｉｎｅ ｃｏｐｐｅｒ ｗｉｔｈ ｂｉｍｏｄａｌ
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ｓｔｒｕｃｔｕｒｅｓ ［Ｊ］ ． Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｌｅｔｔｅｒｓ， ２０１６， １８３ ： ２６１． ＤＯＩ： １０．１０１６ ／
ｊ．ｍａｔｌｅｔ．２０１６．０７．１２２

［１７］ＨＵＡＮＧ Ｃ Ｃ， ＣＨＩＡＮＧ Ｔ Ｃ， ＦＡＮＧ Ｔ Ｈ． Ｇｒａｉｎ ｓｉｚｅ ｅｆｆｅｃｔ ｏｎ ｉｎ⁃
ｄｅｎｔａｔｉｏｎ ｏｆ ｎａｎｏｃｒｙｓｔａｌｌｉｎｅ ｃｏｐｐｅｒ ［ Ｊ］ ． Ａｐｐｌｉｅｄ Ｓｕｒｆａｃｅ Ｓｃｉｅｎｃｅ，
２０１５， ３５３ ： ４９４

［１８］ＬＩ Ｊ， ＧＵＯ Ｊ Ｗ， ＬＵＯ Ｈ， ｅｔ ａｌ． Ｓｔｕｄｙ ｏｆ ｎａｎｏｉｎｄｅｎｔａｔｉｏｎ ｍｅｃｈａｎｉ⁃
ｃａｌ ｒｅｓｐｏｎｓｅ ｏｆ ｎａｎｏｃｒｙｓｔａｌｌｉｎｅ ｓｔｒｕｃｔｕｒｅｓ ｕｓｉｎｇ ｍｏｌｅｃｕｌａｒ ｄｙｎａｍｉｃｓ
ｓｉｍｕｌａｔｉｏｎｓ ［Ｊ］ ． Ａｐｐｌｉｅｄ Ｓｕｒｆａｃｅ Ｓｃｉｅｎｃｅ， ２０１６， ３６４ ： １９０． ＤＯＩ：
１０．１０１６ ／ ｊ．ａｐｓｕｓｃ．２０１５．１２．１４５

［１９］ＧＡＯ Ｙ， ＲＵＥＳＴＥＳ Ｃ Ｊ， ＴＲＡＭＯＮＴＩＮＡ Ｄ Ｒ， ｅｔ ａｌ． Ｃｏｍｐａｒａｔｉｖｅ
ｓｉｍｕｌａｔｉｏｎ ｓｔｕｄｙ ｏｆ ｔｈｅ ｓｔｒｕｃｔｕｒｅ ｏｆ ｔｈｅ ｐｌａｓｔｉｃ ｚｏｎｅ ｐｒｏｄｕｃｅｄ ｂｙ
ｎａｎｏｉｎｄｅｎｔａｔｉｏｎ ［ Ｊ ］ ． Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ ｔｈｅ Ｍｅｃｈａｎｉｃｓ ａｎｄ Ｐｈｙｓｉｃｓ ｏｆ
Ｓｏｌｉｄｓ， ２０１５， ７５ ： ５８． ＤＯＩ： １０．１０１６ ／ ｊ．ｊｍｐｓ．２０１４．１１．００５

［２０］ＧＯＥＬ Ｓ， ＦＡＩＳＡＬ Ｎ Ｈ， ＬＵＯ Ｘ， ｅｔ ａｌ． Ｎａｎｏｉｎｄｅｎｔａｔｉｏｎ ｏｆ ｐｏｌｙｓｉｌｉ⁃
ｃｏｎ ａｎｄ ｓｉｎｇｌｅ ｃｒｙｓｔａｌ ｓｉｌｉｃｏｎ： Ｍｏｌｅｃｕｌａｒ ｄｙｎａｍｉｃｓ ｓｉｍｕｌａｔｉｏｎ ａｎｄ
ｅｘｐｅｒｉｍｅｎｔａｌ ｖａｌｉｄａｔｉｏｎ ［Ｊ］ ． Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ａｐｐｌｉｅｄ Ｐｈｙｓｉｃｓ， ２０１４， ４７
： ２７５３０４－１

［２１］ＹＡＧＨＯＯＢＩ Ｍ， ＶＯＹＩＡＤＪＩＳ Ｇ Ｚ． Ｅｆｆｅｃｔ ｏｆ ｂｏｕｎｄａｒｙ ｃｏｎｄｉｔｉｏｎｓ ｏｎ
ｔｈｅ ｍｄ ｓｉｍｕｌａｔｉｏｎ ｏｆ ｎａｎｏｉｎｄｅｎｔａｔｉｏｎ ［ Ｊ］ ． Ｃｏｍｐｕｔａｔｉｏｎａｌ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ
Ｓｃｉｅｎｃｅ， ２０１４， ９５ ： ６２６． ＤＯＩ： １０．１０１６ ／ ｊ．ｃｏｍｍａｔｓｃｉ．２０１４．０８．０１３

［２２］ ＹＡＧＨＯＯＢＩ Ｍ， ＶＯＹＩＡＤＪＩＳ Ｇ Ｚ． Ａｔｏｍｉｓｔｉｃ ｓｉｍｕｌａｔｉｏｎ ｏｆ ｓｉｚｅ
ｅｆｆｅｃｔｓ ｉｎ ｓｉｎｇｌｅｃｒｙｓｔａｌｌｉｎｅ ｍｅｔａｌｓ ｏｆ ｃｏｎｆｉｎｅｄ ｖｏｌｕｍｅｓ ｄｕｒｉｎｇ ｎａｎｏｉｎ⁃
ｄｅｎｔａｔｉｏｎ ［ Ｊ］ ． Ｃｏｍｐｕｔａｔｉｏｎａｌ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ， ２０１６， １１１： ６４．
ＤＯＩ： １０．１０１６ ／ ｊ．ｃｏｍｍａｔｓｃｉ．２０１５．０９．００４

［２３］ＳＩＣＨＡＮＩ Ｍ Ｍ， ＳＰＥＡＲＯＴ Ｄ Ｅ． Ａ ｍｏｌｅｃｕｌａｒ ｄｙｎａｍｉｃｓ ｓｔｕｄｙ ｏｆ ｔｈｅ
ｒｏｌｅ ｏｆ ｇｒａｉｎ ｓｉｚｅ ａｎｄ ｏｒｉｅｎｔａｔｉｏｎ ｏｎ ｃｏｍｐｒｅｓｓｉｏｎ ｏｆ ｎａｎｏｃｒｙｓｔａｌｌｉｎｅ
Ｃｕ ｄｕｒｉｎｇ ｓｈｏｃｋ ［Ｊ］ ． Ｃｏｍｐｕｔａｔｉｏｎａｌ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ， ２０１５， １０８
： ２２６． ＤＯＩ： １０．１０１６ ／ ｊ．ｃｏｍｍａｔｓｃｉ．２０１５．０７．０２１

［２４］ ＶＯＹＩＡＤＪＩＳ Ｇ Ｚ， ＰＥＴＥＲＳ Ｒ． Ｓｉｚｅ ｅｆｆｅｃｔｓ ｉｎ ｎａｎｏｉｎｄｅｎｔａｔｉｏｎ： Ａｎ
ｅｘｐｅｒｉｍｅｎｔａｌ ａｎｄ ａｎａｌｙｔｉｃａｌ ｓｔｕｄｙ ［Ｊ］． Ａｃｔａ Ｍｅｃｈａｎｉｃａ， ２０１０， ２１１ ：
１３１

［２５］ＺＨＡＮＧ Ｌ， ＺＨＡＯ Ｈ， ＤＡＩ Ｌ， ｅｔ ａｌ． Ｍｏｌｅｃｕｌａｒ ｄｙｎａｍｉｃｓ ｓｉｍｕｌａｔｉｏｎ
ｏｆ ｄｅｆｏｒｍａｔｉｏｎ ａｃｃｕｍｕｌａｔｉｏｎ ｉｎ ｒｅｐｅａｔｅｄ ｎａｎｏｍｅｔｒｉｃ ｃｕｔｔｉｎｇ ｏｎ ｓｉｎ⁃
ｇｌｅ⁃ｃｒｙｓｔａｌ ｃｏｐｐｅｒ ［ Ｊ］ ． ＲＳＣ Ａｄｖａｎｃｅｓ， ２０１５， ５ （ １７） ： １２６７８．
ＤＯＩ： １０．１０３９ ／ Ｃ４ＲＡ１２３１７Ｄ

［２６］ＧＵＯ Ｙ Ｂ， ＸＵ Ｔ， ＬＩ Ｍ． Ｇｅｎｅｒａｌｉｚｅｄ ｔｙｐｅ Ⅲ ｉｎｔｅｒｎａｌ ｓｔｒｅｓｓ ｆｒｏｍ ｉｎ⁃
ｔｅｒｆａｃｅｓ， ｔｒｉｐｌｅ ｊｕｎｃｔｉｏｎｓ ａｎｄ ｏｔｈｅｒ ｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒａｌ ｃｏｍｐｏｎｅｎｔｓ ｉｎ
ｎａｎｏｃｒｙｓｔａｌｌｉｎｅ ｍａｔｅｒｉａｌｓ ［ Ｊ］ ． Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ， ２０１３， ６１ ： ４９７６．
ＤＯＩ： １０．１０１６ ／ ｊ．ａｃｔａｍａｔ．２０１３．０４．０４８

［２７］ＧＵＯ Ｙ Ｂ， ＸＵ Ｔ， ＬＩ Ｍ． Ｈｉｅｒａｒｃｈｉｃａｌ ｄｉｓｌｏｃａｔｉｏｎ ｎｕｃｌｅａｔｉｏｎ ｃｏｎ⁃
ｔｒｏｌｌｅｄ ｂｙ ｉｎｔｅｒｎａｌ ｓｔｒｅｓｓ ｉｎ ｎａｎｏｃｒｙｓｔａｌｌｉｎｅ ｃｏｐｐｅｒ ［ Ｊ］ ． Ａｐｐｌｉｅｄ
Ｐｈｙｓｉｃｓ Ｌｅｔｔｅｒｓ， ２０１３， １０２（２４） ： ２４１９１０－ ２． ＤＯＩ： １０．１０６３ ／ １．
４８１１７９１

［２８］ＧＵＯ Ｙ Ｂ， ＸＵ Ｔ， ＬＩ Ｍ， Ａｔｏｍｉｓｔｉｃ ｃａｌｃｕｌａｔｉｏｎ ｏｆ ｉｎｔｅｒｎａｌ ｓｔｒｅｓｓ ｉｎ
ｎａｎｏｓｃａｌｅ ｐｏｌｙｃｒｙｓｔａｌｌｉｎｅ ｍａｔｅｒｉａｌｓ ［ Ｊ］ ． Ｐｈｉｌｏｓｏｐｈｉｃａｌ Ｍａｇａｚｉｎｅ Ａ，
２０１２， ９２（２４） ： ３０６４． ＤＯＩ： １０．１０８０ ／ １４７８６４３５．２０１２．６８５９６３

［２９］赵鹏越， 郭永博， 白清顺， 等． 基于微观结构的多晶 Ｃｕ 纳米压

痕表面缺陷研究［Ｊ］ ． 金属学报， ２０１８， ５４（７） ： １０５３． ＤＯＩ： １０．
１１９００ ／ ０４１２．１９６１．２０１７．００４１１
ＺＨＡＯ Ｐｅｎｇｙｕｅ， ＧＵＯ Ｙｏｎｇｂｏ， ＢＡＩ Ｑｉｎｇｓｈｕｎ， ｅｔ ａｌ． Ｒｅｓｅａｒｃｈ ｏｆ
ｓｕｒｆａｃｅ ｄｅｆｅｃｔｓ ｏｆ ｐｏｌｙｃｒｙｓｔａｌｌｉｎｅ ｃｏｐｐｅｒ ｎａｎｏｉｎｄｅｎｔａｔｉｏｎ ｂａｓｅｄ ｏｎ
ｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅｓ［Ｊ］ ． Ａｃｔａ Ｍｅｔａｌｌｕｒｇｉｃａ Ｓｉｎｉｃａ， ２０１８， ５４（７）：１０５３．

［３０］赵鹏越， 郭永博， 白清顺， 等． 压痕位置对多晶铜纳米压痕变

形机理的影响［Ｊ］ ． 哈尔滨工业大学学报， ２０１８， ５０（７） ： １３．

ＤＯＩ： １０．１１９１８ ／ ｊ．ｉｓｓｎ．０３６７－６２３４．２０１７１１０６１
ＺＨＡＯ Ｐｅｎｇｙｕｅ， ＧＵＯ Ｙｏｎｇｂｏ， ＢＡＩ Ｑｉｎｇｓｈｕｎ， ｅｔ ａｌ． Ｉｎｆｌｕｅｎｃｅ ｏｆ
ｉｎｄｅｎｔａｔｉｏｎ ｐｏｓｉｔｉｏｎ ｏｎ ｔｈｅ ｎａｎｏｉｎｄｅｎｔａｔｉｏｎ ｄｅｆｏｒｍａｔｉｏｎ ｍｅｃｈａｎｉｃｓｍ
ｏｆ ｐｏｌｙｃｒｙｓｔａｌｌｉｎｅ ｃｏｐｐｅｒ［Ｊ］ ． Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｈａｒｂｉｎ Ｉｎｓｔｉｔｕｔｅ ｏｆ Ｔｅｃｈｎｏｌｏ⁃
ｇｙ， ２０１８， ５０（７）：１３．

［３１］ＷＡＮＧ Ｔ Ｈ， ＦＡＮＧ Ｔ Ｈ， ＫＡＮＧ Ｓ Ｈ， ｅｔ ａｌ． Ｃｒｅｅｐ ｃｈａｒａｃｔｅｒｉｓｔｉｃｓ
ｏｆ ｃｌａｍｐｅｄ Ｃｕ ｍｅｍｂｒａｎｅｓ ｓｕｂｊｅｃｔｅｄ ｔｏ ｉｎｄｅｎｔａｔｉｏｎ ［ Ｊ］ ． Ｊａｐａｎｅｓｅ
Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ａｐｐｌｉｅｄ Ｐｈｙｓｉｃｓ， ２００８， ４７（２Ｒ） ： １０１９

［３２］ＺＨＡＯ Ｍ， ＳＬＡＵＧＨＴＥＲ Ｗ Ｓ， ＬＩ Ｍ， ｅｔ ａｌ． Ｍａｔｅｒｉａｌ⁃ｌｅｎｇｔｈ⁃ｓｃａｌｅ⁃
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