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摘　 要: 纳米复合材料受小尺寸效应、 量子效应和表界面效应的影响ꎬ 体现出与传统材料截然不同的理化性质ꎮ 纳米复合材料

中的界面具有表界面含量高、 自由能大和反应活性强的特点ꎬ 因此其对材料服役、 失效和断裂的影响更为显著ꎮ 为了实现对纳

米复合材料性能的精确控制ꎬ 界面结构设计成为研究的重点ꎮ 纳米复合材料界面主要分为物理结合界面、 反应型结合界面以及

过渡层结合界面ꎮ 详细总结了纳米复合材料常见制备方法与界面结构特征ꎬ 并从微结构交互作用、 析出交互作用和载荷传递作

用 ３ 个方面对界面交互作用进行了深入讨论ꎻ 进一步结合界面结构特征ꎬ 对纳米复合材料的强化机制和断裂行为进行了系统的

总结与分析ꎬ 并在此基础上对其未来发展进行展望ꎮ
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1　 前　 言

纳米复合材料是指将纳米尺度的增强相均匀分布在

金属或非金属基体中ꎬ 形成的高性能复合材料[１ꎬ ２] ꎮ 与

传统材料相比ꎬ 纳米复合材料既拥有卓越的强度和性能ꎬ
同时又极度依赖纳米相的小尺寸效应和量子效应ꎮ 由于

增强相为纳米尺度ꎬ 纳米相与基体间存在大量接触面ꎬ
使得纳米复合材料的界面￣体积比值远高于传统材料ꎬ 界

面自由能增加ꎬ 表界面效应严重[３] ꎮ 而这种特殊的表界

面效应往往会对纳米复合材料的服役、 失效和断裂行为

产生影响ꎬ 因此纳米复合材料中的界面效应十分值得

研究ꎮ
为了实现对纳米复合材料性能的精确控制ꎬ 复合材

料界面结构设计成为研究的重点ꎮ 本文详细介绍了常见

纳米复合材料界面结构设计思路ꎬ 并结合材料制备工艺ꎬ
为功能界面结构的设计提供了试验方案指导ꎻ 基于纳米
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复合材料界面与基体的交互作用ꎬ 从微结构交互作用、
析出交互作用和载荷传递作用 ３ 个方面详细阐述了纳米

复合材料中独特的强化机制ꎬ 揭示了纳米复合材料纳米

界面结构与性能之间的关系ꎬ 为纳米复合材料的设计提

供理论指导ꎮ

2　 纳米复合材料制备技术

按照材料烧结时基体状态的不同ꎬ 纳米复合材料制

备技术可以分为固相复合技术、 液相复合技术和固液相

复合技术ꎬ 如表 １ 所示ꎮ
2􀆰 1　 固相复合技术

固相复合技术是传统复合材料制备工艺之一ꎬ 往往

首先通过机械球磨或液相分散等工艺将粉料均匀混合ꎬ
再通过高温高压使其烧结ꎬ 最终获得致密材料ꎮ 固相复

合技术拥有非常高的自由度ꎬ 可以进行通过多相混合增

强复合材料性能的研究ꎮ Ａｒｄｉｌａ 等[４] 在 ８５０ ℃ 下对混合

粉末进行热成型ꎬ 成功制备了 ＴｉＯ２ ＋碳纳米管 ( ｃａｒｂｏｎ
ｎａｎｏｔｕｂｅｓꎬ ＣＮＴｓ)增强 Ａｌ 基复合材料ꎻ 相较于单增强体

多壁碳纳米管(ＭＷＣＮＴ) / Ａｌ 材料ꎬ ＴｉＯ２的添加使该复合

材料的硬度提升了接近 ５０％ꎬ 同时 ＴｉＯ２对 Ｃ￣Ａｌ 界面改性

也有重要贡献ꎮ Ｌｕｏ 等[５] 在 ８５０ ℃下采用热压烧结工艺

制备了 Ａｇ￣ｒＧＯ / Ｃｕ 复合材料ꎬ 其硬度较纯铜提升了

２７􀆰 ３％ꎬ 同时也保持了较高的电、 热性能ꎮ Ｗａｎｇ 等[６] 采

用加压成型技术制备了石墨烯纳米片(ＧＮＰｓ)质量分数为

０􀆰 ７５％的 Ｃｕ￣ＮＰｓ＠ ＧＮＰｓ / Ａｌ 复合材料ꎬ 其拉伸强度较基

体提升了 ６８％ꎬ 并且保持了 １７􀆰 ５％的延伸率ꎮ 固相复合

技术应用非常广泛ꎬ 对材料组分、 结构设计方面有巨大

帮助ꎮ 然而固相复合时ꎬ 往往需要较高的温度ꎬ 导致部

分纳米增强体系易出现晶粒长大和界面反应的问题ꎬ 因

此该复合技术在应用过程中需要注意此类问题ꎮ
2􀆰 2　 液相复合技术

液相复合技术通常首先将金属加热到液态ꎬ 再与增

强体进行搅拌或浸渗ꎬ 常见工艺为搅拌铸造、 无压浸渗

和压力浸渗等ꎮ 相比于固相复合技术ꎬ 液相复合技术更

容易实现纳米相的均匀分散ꎮ 搅拌铸造和无压浸渗等工

艺往往依靠固液相润湿性进行分散ꎬ 而压力浸渗工艺则

可以依靠压力克服浸渗阻力ꎬ 实现高致密度复合材料的

制备ꎮ Ｙｕ 等[７] 利用压力浸渗工艺制备了 ＧＮＰｓ 质量分数

为 ０􀆰 ３％的 ＧＮＰｓ / ６０６３Ａｌ 复合材料ꎬ 其拉伸强度较基体提

升了 ２２􀆰 ５％ꎬ 同时塑性没有明显下降ꎮ 压力浸渗工艺在

基体合金元素调控方面也有独特优势ꎮ Ｙａｎｇ 等[８] 利用压

力浸渗工艺制备了碳化硅纳米线 ( ＳｉＣｎｗ) 体积分数为

１５％的 ＳｉＣｎｗ / ６０６１Ａｌ 复合材料ꎬ 并且额外添加 Ｍｇ 元素

对基体中因偏聚而降低的 Ｍｇ 含量进行补偿ꎬ 使得该复

合材料的屈服强度大幅度增加ꎮ 液相复合技术可将熔融

金属与增强体混合ꎬ 从而使材料更容易发生界面反应ꎬ
可以利用这一特点对复合材料进行界面结构调控ꎮ
2􀆰 3　 固液相复合技术

固液相复合技术是固液相相结合的材料制备方法ꎬ
其兼顾了增强体选择自由和体积分数高的优势ꎬ 具有广

泛的应用前景ꎮ 常见的固液相复合工艺主要有固￣液态挤

压成型、 喷射沉积和放电等离子烧结(ｓｐａｒｋ ｐｌａｓｍａ ｓｉｎｔｅ￣
ｒｉｎｇꎬ ＳＰＳ)等ꎮ 其中 ＳＰＳ 是一种重要的材料制备工艺ꎬ 可

通过高频电流在增强体￣基体颗粒接触处放热ꎬ 实现材料

的局部熔化烧结ꎮ Ｓａｂａ 等[９] 通过机械混合法制备了 ＴｉＣ￣
ＣＮＴ 混合粉末ꎬ 再通过 ＳＰＳ 工艺制备了 ＣＮＴ 质量分数为

１􀆰 ５％的高强度 ＣＮＴ / Ａｌ 复合材料ꎬ 其屈服强度较 Ａｌ 基体

提升了 ５３％ꎮ Ｚｈｏｕ 等[１０]利用 ＳＰＳ 工艺制备了少层石墨烯

(ＦＬＧ)质量分数为 ０􀆰 ４２％的 ＦＬＧ / Ａｌ 复合材料ꎬ 该复合材

料在 Ｃ￣Ａｌ 界面处生成了 Ａｌ４Ｃ３ 纳米棒ꎬ 提高了 Ｃ￣Ａｌ 界面

传递载荷的能力ꎮ ＳＰＳ 工艺整体反应过程温度较低ꎬ 可

以有效地避免晶粒长大ꎬ 抑制有害反应发生ꎬ 因此ꎬ 其

在纳米复合材料制备中拥有广阔的发展前景ꎮ
表 １　 常见纳米复合材料制备技术对比

Ｔａｂｌｅ １　 Ｃｏｍｐａｒｉｓｏｎ ｏｆ ｎａｎｏｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓ ｐｒｅｐａｒａｔｉｏｎ ｔｅｃｈｎｏｌｏｇｉｅｓ

Ｐｒｅｐａｒａｔｉｏｎ ｔｅｃｈｎｏｌｏｇｉｅｓ Ａｄｖａｎｔａｇｅｓ Ｄｉｓａｄｖａｎｔａｇｅｓ

Ｓｏｌｉｄ
Ｈｏｔ ｐｒｅｓｓ
ｓｉｎｔｅｒｉｎｇ

Ｓｉｍｐｌｅꎬ
ｄｅｓｉｇｎａｂｌｅꎬ

ｗｉｄｅ ａｐｐｌｉｃａｂｉｌｉｔｙ

Ｔｈｅ ｐｒｅｐａｒａｔｉｏｎ
ｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅ ｉｓ ｈｉｇｈꎬ
ａｎｄ ｔｈｅ ｃｒｙｓｔａｌ ｇｒａｉｎｓ

ａｒｅ ｅａｓｙ ｔｏ ｇｒｏｗ

Ｌｉｑｕｉｄ

Ｓｔｉｒｒｉｎｇ ｃａｓｔ Ｌｏｗ ｃｏｓｔꎬ ｅｆｆｉｃｉｅｎｔ
Ｈａｒｄ ｔｏ ｄｉｓｐｅｒｓｅ

ｎａｎｏｐｈａｓｅ

Ｉｎｆｉｌｔｒａｔｉｏｎ

Ｌｏｗ ｒｅｑｕｉｒｅｍｅｎｔｓ
ｏｆ ｅｎｈａｎｃｅｍｅｎｔ ａｎｄ
ｍａｔｒｉｘꎬ ｈｉｇｈ ｖｏｌｕｍｅ

ｆｒａｃｔｉｏｎ

Ｔｈｅ ｐｒｅｐａｒａｔｉｏｎ ｐｒｏｃｅｓｓ
ｉｓ ｃｏｍｐｌｉｃａｔｅｄꎬ ａｎｄ ｔｈｅ

ｐｏｒｅｓ ａｒｅ ｎｏｔ ｅａｓｉｌｙ
ｄｉｓｃｈａｒｇｅｄ

Ｓｏｌｉｄ￣
ｌｉｑｕｉｄ

Ｓｐａｒｋ ｐｌａｓｍａ
ｓｉｎｔｅｒｉｎｇ

Ｌｏｗ ｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅꎬ
ｆａｓｔ ｓｉｎｔｅｒｉｎｇꎬ

ｌｅｓｓ ｓｉｄｅ ｒｅａｃｔｉｏｎ

Ｈａｒｄ ｔｏ ｐｒｅｐａｒｅ
ｓｙｓｔｅｍｓ ｗｉｔｈ ｐｏｏｒ

ｃｏｎｄｕｃｔｉｖｉｔｙ

3　 纳米复合材料界面组织观察

界面是复合材料组织设计和性能调控的核心ꎮ 常见

的纳米复合材料界面主要分为直接结合界面ꎬ 反应型结

合界面和过渡层结合界面 ３ 种形式ꎮ
3􀆰 1　 直接结合界面

对非润湿体系ꎬ 纳米复合材料与基体发生界面反应

的趋势较小ꎬ 通常在界面处形成干净的直接结合界面ꎬ
范德华力对直接结合界面有重大贡献ꎮ 在 ＳｉＣｎｗ / Ａｌ、
ＧＮＰｓ / Ｃｕ 等体系中ꎬ 直接结合界面非常常见ꎮ Ｄｏｎｇ
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等[１１]制备了 ＳｉＣｎｗ 体积分数为 １５％的 ＳｉＣｎｗ / ６０６１Ａｌ 的
复合材料ꎬ 发现 ＳｉＣｎｗ 与 Ａｌ 的界面无界面反应产物ꎬ
因此该界面为直接结合界面(图 １)ꎮ 这种物理结合的界

面结构与基体的电热传导行为存在较大差异ꎬ 常用于功

能材料结构设计ꎮ 但是直接结合界面的结合作用力主要

为范德华力ꎬ 结合强度通常弱于化学结合和机械结合ꎬ
因此研究人员往往需要针对直接结合界面进行界面改性

研究ꎮ

图 １　 ＳｉＣｎｗ / Ａｌ 复合材料直接结合界面组织 ＴＥＭ 照片[１１]

Ｆｉｇ􀆰 １　 ＴＥＭ ｉｍａｇｅｓ ｏｆ ｄｉｒｅｃｔｌｙ ｂｏｎｄｅｄ ｉｎｔｅｒｆａｃｅ ｉｎ ＳｉＣｎｗ / Ａｌ ｃｏｍｐｏｓ￣

ｉｔｅ[１１]

3􀆰 2　 反应型结合界面

部分纳米增强体极易与基体合金发生反应ꎬ 在界面

处形成反应层ꎮ 例如ꎬ 在纳米碳增强 Ａｌ 基复合材料中ꎬ
Ａｌ４Ｃ３ 是主要的界面反应相[１２ꎬ １３] ꎻ 在纳米 Ｂ４Ｃ 增强 Ａｌ 基
复合材料中ꎬ ＡｌＢ２、 ＡｌＢ１２和 Ａｌ３ＢＣ 等是主要的界面反应

相[１４－１６] ꎮ Ｌｉｕ 等[１２]在 ＣＮＴ / Ａｌ 复合材料中研究了典型的

反应型结合界面ꎬ 研究发现ꎬ Ａｌ 和 ＣＮＴ 之间形成了过

渡层 Ａｌ４Ｃ３ꎬ 并在材料中形成了 ＣＮＴ(００２) / / Ａｌ４Ｃ３(００１)
和 Ａｌ４Ｃ３ < ００１> / / Ａｌ< １１１>的取向关系ꎬ 其界面结构如

图 ２ 所示ꎻ 该体系的高强度主要归因于 ＣＮＴ 和 Ａｌ４Ｃ３ 的

载荷传递能力和位错强化作用ꎮ 一般来说ꎬ 反应型结合

界面存在大量化学键ꎬ 基体和增强体通过界面反应产物

形成化学结合界面ꎬ 拥有极高的界面结合强度[１７] ꎮ

图 ２　 ＣＮＴ￣Ａｌ４Ｃ３ ￣Ａｌ 反应型结合界面组织 ＴＥＭ 照片[１２]

Ｆｉｇ􀆰 ２　 ＴＥＭ ｉｍａｇｅｓ ｏｆ ＣＮＴ￣Ａｌ４Ｃ３ ￣Ａｌ ｉｎｔｅｒｆａｃｅ[１２]

3􀆰 3　 过渡层结合界面

界面过渡层是一种非常重要的界面结构设计方案ꎮ
利用 Ａｌ２Ｏ３ 氧化层致密的特性ꎬ 可以在 Ａｌ 基复合材料中

实现纳米增强体￣Ａｌ２Ｏ３ ￣Ａｌ 界面过渡层结构的设计[１８ꎬ １９] ꎬ

从而使复合材料界面剪切强度的大幅度提升[２０] ꎻ 此外ꎬ
也可以通过在纳米增强体表面修饰 Ｎｉ[２１ꎬ ２２] ꎬ Ｔｉ[２３] 或
Ｃｕ[２４]等第二相元素ꎬ 原位生成界面过渡层ꎬ 过渡层结合界

面如图 ３所示ꎮ Ｚｈｏｕ 等[１９]利用 ＳＰＳ 工艺制备了 ＧＮＰｓ / Ａｌ 复
合材料ꎬ 且在该复合材料界面处形成了 ＧＮＰｓ￣Ａｌ２Ｏ３ ￣Ａｌ
的界面过渡层ꎬ 避免了界面副反应相 Ａｌ４Ｃ３ 的生成ꎻ 进

一步经热挤压之后ꎬ 该复合材料界面从 ＧＮＰｓ￣Ａｌ２Ｏ３ ￣Ａｌ
过渡层结合界面转变为 ＧＮＰｓ￣Ａｌ 物理结合界面ꎬ 既使得

ＧＮＰｓ 的强化能力得到了完整发挥ꎬ 又避免了界面处脆性

反应相的生成ꎬ 最终材料性能与载荷传递模型预测的结果

十分吻合ꎮ Ｌｉｕ 等[２２ꎬ ２４] 分别将 Ｎｉ 和 Ｃｕ 元素加入 ＧＮＳ / Ａｌ
复合材料中ꎬ 形成了 ＧＮＳ￣Ａｌ３Ｎｉ￣Ａｌ 和 ＧＮＳ￣Ａｌ２Ｃｕ￣Ａｌ 的过

渡层结合界面ꎬ 研究发现ꎬ 该过渡层相与 Ａｌ 基体存在共

格关系ꎬ 显著提升了界面键合强度ꎻ 界面改性后该复合

材料性能得到了大幅度提升ꎬ 这同时归因于载荷传递强

化、 析出强化和位错强化ꎮ

图 ３　 过渡层结合界面组织 ＴＥＭ 照片[１９ꎬ ２２ꎬ ２４]

Ｆｉｇ􀆰 ３　 ＴＥＭ ｉｍａｇｅｓ ｏｆ ｔｒａｎｓｉｔｉｏｎ ｌａｙｅｒ ｂｏｎｄｉｎｇ ｉｎｔｅｒｆａｃｅ[１９ꎬ ２２ꎬ ２４]

过渡层结合界面结构可设计性极强ꎬ 一方面可以从

根本上改变界面结合方式ꎬ 大幅度提升界面结合强度ꎻ
另一方面可以阻隔纳米增强体与基体的直接接触ꎬ 避免

界面有害反应的发生ꎮ 界面相往往与基体存在共格或半

共格的位相关系ꎬ 这对促进载荷传递作用的发挥有较大

帮助ꎬ 同时在阻碍位错运动上也有重要作用ꎮ

４４６
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4　 纳米复合材料界面交互作用

纳米复合材料的性能往往与传统材料有较大差异ꎬ
这是因为高含量界面结构对复合材料的组织和性能都有

重要影响ꎬ 宏观的强化机制和交互模型对纳米结构不再

适用ꎮ 针对纳米复合材料ꎬ 需要讨论界面主导的全新的

构效关系ꎮ 纳米复合材料的界面通常存在 ３ 大作用ꎬ 分

别为微结构交互作用、 析出交互作用以及载荷传递作用ꎮ
4􀆰 1　 微结构交互作用

在复合材料中ꎬ 位错的钉扎和开动是复合材料强度

和塑性的来源ꎬ 界面与广义位错微结构的耦合交互作用

对材料力学行为研究有重要意义ꎮ 常见的微结构交互作

用主要为晶界交互作用、 位错交互作用和第二相交互作

用ꎮ 在纳米复合材料中ꎬ 微结构交互作用尤其突出ꎬ 有

望实现材料强塑性同时提升的突破ꎮ
４􀆰 １􀆰 １　 晶界交互作用

有文献报导ꎬ 晶界(ｇｒａｉｎ ｂｏｕｎｄａｒｉｅｓꎬ ＧＢ)对位错运

动有阻碍作用ꎬ 但同时也会因应力集中导致材料塑性降

低ꎮ Ｌｕ 等[２５ꎬ ２６]研究发现孪晶晶界( ｔｗｉｎ ｂｏｕｎｄａｒｉｅｓꎬ ＴＢ)
可以阻碍位错运动ꎬ 并承受大塑性变形ꎬ 有助于增强材

料强塑性ꎮ 基于纳米孪晶强化理论可知ꎬ 若要增强材料

强塑性ꎬ 则需要在材料中形成大量的孪晶结构ꎬ 这在金

属材料中是个不小的挑战ꎻ 然而ꎬ 利用纳米复合材料的

高界面￣体积比的特性ꎬ 可以在纳米复合材料中巧妙地诱

导纳米层错和孪晶的形成ꎮ Ｄｏｎｇ 等[２７－３０] 采用挤压铸造法

制备了 ＳｉＣｎｗ 体积分数为 ３０％的 ＳｉＣｎｗ / ６０６１Ａｌ 复合材

料ꎬ 并观察到了纳米 ＳｉＣ 诱导层错和孪晶形成的现象ꎮ
当添加 ＳｉＣｎｗ 体积分数至 ３０％时ꎬ 该复合材料中产生了

大量的 ＳｉＣｎｗ￣Ａｌ 相界面ꎬ 把 Ａｌ 基体切割成若干小区域ꎻ
由于 Ａｌ 基体和 ＳｉＣ 的热膨胀系数不匹配ꎬ 在热错配应力

的作用下ꎬ 该复合材料界面产生了大量的层错和孪晶ꎮ
进一步通过计算发现ꎬ 当相界面面积超过 １􀆰 ２×１０７ ｍ２ / ｍ３

时ꎬ 在 Ａｌ 基体中才会产生层错ꎬ 且这种高相界面面积只

有在纳米复合材料中可以实现ꎮ 在此基础上ꎬ 他们还计

算了不同纳米增强体形成层错所需的条件ꎬ 如表 ２ 所示ꎬ
对纳米复合材料界面的设计具有指导意义[３０] ꎮ
４􀆰 １􀆰 ２　 位错交互作用

界面与广义位错的交互往往会对纳米相的载荷传递行

为产生影响ꎮ Ｇｕｏ 等[３１]通过研究 ＳｉＣｎｐ / Ａｌ￣Ｃｕ￣Ｍｇ 体系发现ꎬ
大量几何必需位错 ( ｇｅｏｍｅｔｒｉｃａｌｌｙ ｎｅｃｅｓｓａｒｙ ｄｉｓｌｏｃａｔｉｏｎｓꎬ
ＧＮＤ)会在靠近该复合材料界面的基体中生成ꎮ 结合纳米

压痕测试ꎬ 发现该复合材料的强度会随着 ＳｉＣ 纳米颗粒

粒径的减小而增加ꎬ 因此ꎬ 研究人员认为靠近界面的

ＧＮＤ 集中分布区有助于应力从基体向纳米增强体转移ꎮ

表 ２　 不同纳米增强体形成层错所需的界面面积[３０]

Ｔａｂｌｅ ２　 Ｔｈｅ ｍｉｎｉｍｕｍ ｉｎｔｅｒｆａｃｅ ａｒｅａ ｒｅｑｕｉｒｅｄ ｔｏ ｆｏｒｍ ａ ｓｔａｃｋｉｎｇ

ｆａｕｌｔ ｉｎ ｄｉｆｆｅｒｅｎｔ ｎａｎｏ￣ｒｅｉｎｆｏｒｃｅｒｓ[３０]

Ｒｅｉｎｆｏｒｃｅｒ Ｐａｒａｍｅｔｅｒ
Ｖｏｌｕｍｅ

ｆｒａｃｔｉｏｎ / ％

Ｃｏｎｔｅｎｔ ｏｆ
ｉｎｔｅｒｆａｃｅ

/ (１０７ ｍ２ / ｍ３)

ＳｉＣ ｐａｒｔｉｃｌｅ Ｄｉａｍｅｔｅｒ
ｏｆ ５０ ｎｍ

１０ １.２

ＳｉＣ ｐａｒｔｉｃｌｅ Ｄｉａｍｅｔｅｒ
ｏｆ １５０ ｎｍ

３０ １.２

Ｓｉｎｇｌｅ￣ｌａｙｅｒ
ｇｒａｐｈｅｎｅ

Ｄｉａｍｅｔｅｒ ｏｆ １ μｍꎬ
ｔｈｉｃｋｎｅｓｓ ｏｆ ０.３４ ｎｍ

０.２１ １.２

ＧＮＰｓ Ｄｉａｍｅｔｅｒ ｏｆ １ μｍꎬ
ｔｈｉｃｋｎｅｓｓ ｏｆ ５ ｎｍ

３ １.２

Ｊｉａｎｇ 等[３２]在 ＧＮＳ / Ａｌ 复合材料界面处发现了位错强

化的现象ꎬ 如图 ４ 所示ꎮ ＧＮＳ 均匀分布在基体中ꎬ 形成

了大量的 ＧＮＳ￣Ａｌ 界面ꎻ 这些界面不仅可以阻碍位错的传

播ꎬ 还能储存大量的 ＧＮＤꎬ 防止应力集中ꎮ 此外ꎬ 研究

发现ꎬ 由于 Ａｌ 基体的刚度远低于 ＧＮＳꎬ 在外加应力下ꎬ
Ａｌ 基体会优先变形ꎬ 产生不均匀的梯度应变ꎬ 使得复合

材料中晶格变形和位错含量增加ꎬ 从而有助于可动位错

的长程交互ꎬ 宏观上产生林位错强化和背应力强化现

象[３２ꎬ ３３]ꎮ Ｚｈａｏ 等[３４ꎬ ３５]的研究还发现这种位错强化行为与

石墨烯的尺寸(小尺寸标注为 Ｓꎬ 大尺寸标注为 Ｌ)有关ꎮ
单轴压缩试验发现ꎬ 在石墨烯体积分数相同的条件下ꎬ 相

比于 Ｌ￣ＲＧＯ / Ａｌ 复合材料微柱ꎬ Ｓ￣ＲＧＯ / Ａｌ 复合材料微柱

拥有更高的压缩强度ꎮ 进一步观察可知ꎬ Ｓ￣ＲＧＯ / Ａｌ 复合

材料微柱在压缩时发生了横向突出的塑性变形ꎻ 而

Ｌ￣ＲＧＯ / Ａｌ 复合材料微柱在压缩时出现了更加明显的局部

剪切断裂特征ꎬ 与 Ａｌ 基体的断裂方式相同ꎮ 此外ꎬ 研究

人员观察到 ＲＧＯ / Ａｌ 复合材料微柱在变形过程中有明显

的包申格效应ꎬ 即位错在界面附近大量积累ꎬ 形成位错

强化[３６ꎬ ３７] ꎮ

图 ４　 ＧＮＳ / Ａｌ 复合材料中 ＧＮＳ￣Ａｌ 界面引起的林位错强化和背应

力强化示意图[３２]

Ｆｉｇ􀆰 ４　 Ｉｌｌｕｓｔｒａｔｉｏｎ ｏｆ ｔｈｅ ｏｒｉｇｉｎ ｏｆ ｆｏｒｅｓｔ ｈａｒｄｅｎｉｎｇ ａｎｄ ｂａｃｋ ｓｔｒｅｓｓ ｈａｒｄ￣

ｅｎｉｎｇ ｉｎｄｕｃｅｄ ｂｙ ＧＮＳ￣Ａｌ ｉｎｔｅｒｆａｃｅ ｉｎ ＧＮＳ / Ａｌ ｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓ[３２]

５４６
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根据 ＣＬＳ(ｃｏｎｆｉｎｅｄ ｌａｙｅｒ ｓｌｉｐ)理论ꎬ 位错通过在界面

处反复钉扎和脱钉过程完成位错移动ꎬ 同时在界面处残

留部分位错ꎮ Ｓ￣ＲＧＯ / Ａｌ 复合材料比 Ｌ￣ＲＧＯ / Ａｌ 复合材料

拥有更多的界面数量ꎬ 因此其在变形过程中会产生更频

繁的钉扎和脱钉ꎬ 在界面处也会有更多残留位错ꎬ 导致

Ｓ￣ＲＧＯ / Ａｌ 复合材料中的位错密度远高于Ｌ￣ＲＧＯ / Ａｌ 复合

材料ꎬ 从而使其拥有更优异的强度和塑性ꎮ Ｚｈｕ 等[３８] 和

Ｈｅ 等[３９]利用分子模拟研究了位错与石墨烯的交互行为ꎬ
发现石墨烯的引入阻碍了基体材料中位错的移动ꎬ 从机

理层面解释了材料中位错密度增加的原因和剪切应力传

递的机制ꎮ
４􀆰 １􀆰 ３　 第二相交互作用

纳米相的分布方式对材料强化行为有重要影响ꎮ

Ｚｈａｎｇ 等[４０]制备了三维连通网状石墨烯增强 Ｃｕ 复合材料

(３Ｄ￣ＧＬＮＮ / Ｃｕ)ꎬ 结果如图 ５ 所示ꎮ 在 ３００ ℃、 特定取

向下ꎬ 该复合材料的热导率较 Ｃｕ 基体和非连通结构

ＲＧＯ / Ｃｕ 复合材料提升了约 ２５％ꎻ 屈服强度较 Ｃｕ 基体提

升了 １５０％ꎬ 较非连通 ＲＧＯ / Ｃｕ 复合材料提升了 ５５％ꎮ 进

一步研究发现ꎬ 石墨烯的三维连通网状结构具有独特优

势ꎬ 一方面ꎬ 连续的 ＧＬＮＮ 限制了 Ｃｕ 晶粒的长大ꎬ 起到

了细晶强化作用ꎻ 另一方面ꎬ ＧＬＮＮ 均匀分布在基体中ꎬ
形成了大量 ＧＢꎬ 阻碍了位错的运动ꎻ 此外ꎬ 相比于传统

材料界面ꎬ ＧＬＮＮ 的分布结构较为独特ꎬ 石墨烯之间相

互交缠ꎬ 这种 ３Ｄ 几何特征大幅提升了 Ｃｕ￣ＧＬＮＮ 界面的

剪切强度(约为 ｇｒａｐｈｅｎｅ￣Ｃｕ 界面的 ３ 倍)ꎬ 为石墨烯载荷

传递能力的完全发挥提供了保障ꎮ

图 ５　 ３Ｄ￣ＧＬＮＮ / Ｃｕ 复合材料微观结构与性能表征[４０]

Ｆｉｇ􀆰 ５　 Ｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅ ａｎｄ ｐｅｒｆｏｒｍａｎｃｅ ｃｈａｒａｃｔｅｒｉｚａｔｉｏｎ ｏｆ ３Ｄ￣ＧＬＮＮ / Ｃｕ ｃｏｍｐｏｓｉｔｅ[４０]

　 　 还有很多纳米增强相可以与位错实现交互ꎮ Ｓｈｕ
等[４１]在纳米碳和纳米 Ａｌ２Ｏ３ 增强的 Ａｌ 基复合材料中发现

了位错强化现象ꎬ 该体系中纳米颗粒周围容易形成

Ｏｒｏｗａｎ 环ꎬ 且由于增强相与基体热膨胀系数不匹配ꎬ 使

得该复合材料界面位错增值ꎬ 为该复合材料提供了较高

的强度ꎮ Ｔａｎｇ 等[４２] 在 ｎａｎｏ￣ＴｉＢ２ / Ａｌ￣Ｃｕ￣Ｍｇ 体系中发现了

位错强化和沉淀强化现象ꎬ 认为该体系性能的提升也与

其纳米级 ＧＰ 区的形成有关ꎮ Ｐｏｌａｔ 等[４３] 在 ＧＮＰｓ￣Ｂ４ Ｃ /
Ａｌ￣Ｓｉ 体系中发现了位错增殖现象ꎬ 认为纳米相的添加有

助于该体系中 Ｏｒｏｗａｎ 环和 Ｆｒａｎｋ￣Ｒｅａｄ 位错源的形成ꎮ
可以看出ꎬ 纳米相引发的位错强化是复合材料重要

的强化机制之一ꎬ 在提升了复合材料强度的同时ꎬ 又使

其保留了较高的塑性ꎻ 且多种纳米相都与基体中的广义

位错存在交互作用ꎬ 这为复合材料的结构设计与性能调

控提供了更多的空间ꎮ
4􀆰 2　 析出交互作用

固溶强化和第二相强化是合金中重要的强化方式ꎮ
大量研究发现ꎬ 纳米增强相在基体中极易与合金元素产

生交互作用ꎬ 诱导合金元素在界面发生偏聚和析出等行

为ꎮ 纳米复合材料中的析出交互过程对其性能影响十分

复杂ꎬ 需要在材料研究中特别关注ꎮ
在 ６ 系 Ａｌ 合金(Ａｌ￣Ｍｇ￣Ｓｉ)中ꎬ Ｍｇ２ Ｓｉ 作为主要析出

６４６
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相ꎬ 充分发挥了第二相强化的作用ꎮ Ｄｏｎｇ 等[４４] 研究发

现ꎬ 相比于 ６０６１Ａｌ 合金ꎬ ＳｉＣｎｗ / ６０６１Ａｌ 合金的第二相析

出顺序发生了显著变化ꎬ 从 ６０６１Ａｌ 合金中的“ＧＰ 区→
β″ Ｍｇ５Ｓｉ６→β􀆳 Ｍｇ１􀆰 ８ Ｓｉ→β Ｍｇ２ Ｓｉ”变为了 ＳｉＣｎｗ / ６０６１Ａｌ 合
金的“ＧＰ 区→β″ Ｍｇ５Ｓｉ６→β􀆳 ＭｇＳｉ>１”ꎮ 进一步分析发现ꎬ
由于 ＳｉＣ 增强体和 Ａｌ 基体的热膨胀系数差异较大ꎬ 使得

Ｍｇ 元素更易于在界面处偏聚(如图 ６ 所示)ꎬ 从而减小了

界面附近的应力集中ꎬ 降低了体系总能量ꎮ Ｐｕ 等[４５] 在

ＳｉＣｎｐ / ７０７５Ａｌ 合金中发现 １％(体积分数)ＳｉＣｎｐ 的加入会

显著影响该合金析出相的形貌和分散性ꎬ 使得析出相更

加细小、 分布更加均匀ꎬ 且在 ＳｉＣｎｐ / ７０７５Ａｌ 合金中没有

观察到 ７０７５Ａｌ 中常见的粗析出区和无析出区ꎮ 研究人员

认为这归因于 ＳｉＣ 与 Ａｌ 基体热膨胀系数不匹配而产生大

量位错ꎬ 位错缠绕在 ＧＢ 和纳米相周围ꎬ 从而有助于该

合金形成更加均匀的 ＧＰ 区和 η′相ꎮ Ｃａｓａｔｉ 等[４６] 研究发

现纳米相的引入可使合金体系活化能更高ꎬ 有利于空位

运动和消失ꎬ 促进时效过程的进行ꎮ 纳米碳材料增强 Ａｌ
基复合材料中也观察到了析出交互现象ꎮ Ｓｈａｏ 等[４７] 在

ＧＮＰｓ / ５０８３Ａｌ 合金中观察到了 Ｍｇ 元素在 ＧＮＰｓ 表面的偏

聚ꎬ 并发现该偏聚层对 Ｃ￣Ａｌ 界面反应有抑制作用ꎮ

图 ６　 ＳｉＣｎｗ / ６０６１Ａｌ 复合材料的微观组织照片与时效性能曲线[４４]

Ｆｉｇ􀆰 ６　 Ｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅ ｉｍａｇｅ ａｎｄ ａｇｉｎｇ ｐｅｒｆｏｒｍａｎｃｅ ｃｕｒｖｅｓ ｏｆ ＳｉＣｎｗ / ６０６１Ａｌ ｃｏｍｐｏｓｉｔｅ[４４]

　 　 析出交互作用的影响是多方面的ꎮ 一方面ꎬ 纳米复

合材料促进析出相更细小均匀地形核ꎬ 而析出相阻碍纳

米复合材料中裂纹的萌生ꎬ 使得第二相强化效果大幅度

增强ꎬ 从而对复合材料的性能产生积极影响[４５] ꎻ 另一方

面ꎬ 当元素在界面发生过度偏聚时ꎬ 会导致基体合金中

元素配比失衡ꎬ 使第二相析出顺序发生变化ꎬ 导致合金

达不到原有基体合金的强化效果[４８] ꎮ 为了改善这一问

题ꎬ 研究人员提出了析出元素补偿机制ꎮ Ｙａｎｇ 等[８] 外加

Ｍｇ 元素制备了 ＳｉＣｎｗ / ６０６１Ａｌ 复合材料ꎬ 对在材料制备过

程中由于偏聚在界面而损失的 Ｍｇ 元素进行了补偿ꎮ 研究

发现ꎬ 复合材料中添加 Ｍｇ 元素质量分数至 ０􀆰 ８％时可使

析出相从欠 Ｍｇ 相(ＭｇＳｉ>１)恢复为正常相(β 相ꎬ Ｍｇ２Ｓｉ)ꎮ
添加 Ｍｇ 元素后ꎬ 复合材料的峰时效抗拉强度略有下降ꎬ
但是屈服强度大幅度上升ꎮ 基于修正的剪切滞后模型为:

σｃ ＝ σｍ ＋ ｃｋｇφ ｌ
２ｒ ２ －

ｌｃ
ｌ

æ

è
ç

ö

ø
÷ τｍａｘＶｒ (１)

其中 σｃ 和 σｍ 分别对应复合材料和基体的屈服强度ꎬ τｍａｘ

为界面最大剪切强度ꎻ ｋꎬ ｇꎬ φ 分别对应成键因子、 形

状因子和位置因子ꎻ ｃ 是经验修正常数ꎮ 可以看出ꎬ 复

合材料的性能与基体性能直接相关ꎮ 析出元素补偿可以

解决纳米相界面元素偏聚导致的基体强度大幅度下降的

问题ꎬ 对复合材料成分设计有重大指导作用ꎮ
4􀆰 3　 载荷传递作用

在金属基复合材料中ꎬ 载荷主要由基体和增强体来

承担ꎮ 研究人员希望增强体的强化效率可以完全发挥ꎬ
作为承担载荷的主体ꎮ 然而ꎬ 界面作为传递载荷的关键

结构ꎬ 其强度往往与增强体强度不匹配ꎬ 导致复合材料

在界面处失效ꎬ 使材料力学性能远低于理论值ꎮ
Ｓｈｉｎ 等[４９ꎬ ５０]基于剪切滞后模型ꎬ 研究了纳米碳材料

的载荷传递行为ꎮ 研究发现ꎬ 复合材料的屈服强度与界

面性能有直接关系:

７４６
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σｃ ＝ Ｖｒ
Ｓ
Ａ

æ

è
ç

ö

ø
÷ τ ＋ σｍＶｍ (２)

其中 Ｖｒ和 Ｖｍ分别为复合材料和基体的体积分数ꎬ Ｓ 为接

触界面面积ꎬ Ａ 为横截面积ꎬ τ 为界面剪切强度ꎮ 增大增

强体与 Ａｌ 基体的接触面积 Ａ 和提升界面剪切强度 τ 都能

显著提升复合材料的力学性能ꎮ 在热和电的传导方面ꎬ
界面热阻和电阻对复合材料电热性能也有重大影响[７ꎬ ５１] ꎮ
因此对纳米复合材料界面进行改性调控ꎬ 提升其界面剪

切强度ꎬ 是充分发挥复合材料中纳米增强体载荷传递能

力的重要手段ꎮ
４􀆰 ３􀆰 １　 反应工艺优化调节界面结合强度

优化反应工艺实现界面结构优化ꎬ 利用界面反应产

生的第二相提升复合材料界面载荷传递能力ꎬ 是非常有

效的界面调控方案ꎮ 相比于传统复合材料ꎬ 纳米相复合

材料 拥 有 更 大 的 反 应 驱 动 力ꎬ 更 易 于 发 生 界 面 反

应[１３ꎬ ５２] ꎮ 在常见的 Ａｌ 基复合材料研究体系中ꎬ 由于纳

米碳材料与 Ａｌ 的界面润湿性差[５３ꎬ ５４] ꎬ 且易发生界面副

反应[４ꎬ ５５] ꎬ 导致纳米碳材料(包括石墨烯、 ＣＮＴｓ、 碳纤

维和金刚石等)增强 Ａｌ 基复合材料面临的界面问题最为

严峻ꎮ 大量研究人员针对上述界面问题展开探索ꎮ 研究

发现ꎬ Ａｌ２Ｏ３ 是一种相对稳定的、 强度较高的相ꎬ 而 Ａｌ
表面极易氧化ꎬ 因此可以利用 Ａｌ 表面原位自生的氧化层

来实现 Ａｌ 基复合材料界面的改性ꎮ Ｚｈｏｕ 等[１９] 利用液相

法分散氧化石墨烯和 Ａｌ 粉ꎬ 再将其通过 ＳＰＳ 工艺进行烧

结ꎬ 最终实现了含有 Ａｌ２Ｏ３ 的 ＲＧＯ / Ａｌ 复合材料的制备ꎮ
该复合材料的屈服强度值与剪切滞后模型预测的屈服强

度值吻合良好ꎬ 侧面验证了 Ａｌ２Ｏ３ 作为界面层可以实现

界面载荷的高效传递ꎬ 可知 Ａｌ２Ｏ３ 使石墨烯的强化效果

得到了进一步发挥ꎮ 此外ꎬ 研究证明过程控制剂也可以

实现复合材料界面结构的调控ꎮ Ｊｕ 等[１８] 发现在材料制备

过程中加聚二甲基硅氧烷(ＰＤＭＳ)ꎬ 可以实现该复合材

料界面结构从 ＧＮＰｓ￣Ａｌ４Ｃ３ ￣Ａｌ 到 ＧＮＰｓ￣Ａｌ２Ｏ３ ￣Ａｌ 的转变ꎬ
并使其界面结合强度大幅度上升ꎬ 石墨烯的载荷传递能

力也得到进一步发挥ꎮ 研究人员计算了该复合材料屈服

强度比与界面剪切强度之间的关系ꎬ 如图 ７ 所示ꎮ 可以

看出ꎬ ＧＮＰｓ￣Ａｌ 直接结合界面和带有副反应产物(Ａｌ４Ｃ３

和 Ａｌ２ＯＣ)的界面的剪切强度均低于其基体屈服强度的一

半(σｍ / ２)ꎬ 导致该复合材料在界面处开裂ꎻ 而具有

ＧＮＰｓ￣Ａｌ２Ｏ３￣Ａｌ 界面结构的界面剪切强度高于其基体 σｍ / ２ꎬ
且可以实现在对应基体条件下石墨烯载荷传递能力最大

程度的发挥ꎮ 结合 Ｂａｇｃｈｉ 等[２０] 的模拟结果可以看出ꎬ
Ａｌ２Ｏ３ ￣ｇｒａｐｈｅｎｅ 界面临界剪切强度比 Ａｌ￣ｇｒａｐｈｅｎｅ 界面临

界剪切强度高一个数量级ꎬ 从理论上解释了 Ａｌ２Ｏ３ 相的

确有利于增强 ＧＮＰｓ￣Ａｌ 的界面结合强度ꎮ

图 ７　 ＧＮＰｓ￣Ａｌ 界面的微观组织照片、 性能表征和界面结合机理图[１８]

Ｆｉｇ􀆰 ７　 Ｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅ ｉｍａｇｅｓꎬ ｐｅｒｆｏｒｍａｎｃｅ ｃｈａｒａｃｔｅｒｉｚａｔｉｏｎ ａｎｄ ｉｎｔｅｒｆａｃｉａｌ ｂｏｎｄｉｎｇ ｍｅｃｈａｎｉｓｍ ｄｉａｇｒａｍ ｏｆ ＧＮＰｓ￣Ａｌ ｉｎｔｅｒｆａｃｅ[１８]

　 　 也可以利用原位界面反应提升复合材料界面结合强

度ꎮ Ｚｈｏｕ 等[１７]通过改变材料烧结工艺ꎬ 制备了一系列具

有不同 Ａｌ４Ｃ３ 含量的 ＭＷＣＮＴ / Ａｌ 复合材料ꎬ 发现界面处

有少量界面副反应相(Ａｌ４Ｃ３)反而有助于该复合材料性能

的提升ꎮ 研究认为ꎬ 这是由于 Ａｌ４Ｃ３ 对复合材料具有锚

固效应ꎬ 阻碍了局部界面滑移并限制了基体变形ꎮ Ｌｉｕ
等[１２]通过原位生成 Ａｌ４Ｃ３ 以提升 ＣＮＴ / Ａｌ 复合材料的力

学性能ꎬ 结果如图 ８ 所示ꎮ 由 ＴＥＭ 表征结果可知ꎬ Ａｌ４Ｃ３

与复合材料形成了 ＣＮＴ(００２) / / Ａｌ４Ｃ３(００１)和 Ａｌ４Ｃ３<００１> / /
Ａｌ<１１１>的相位关系ꎻ 进一步结合力学性能检测结果可

知ꎬ Ａｌ４Ｃ３ 有助于提升界面剪切强度ꎬ 延长位错滑动和断

裂时间ꎬ 从而增强复合材料塑性ꎻ 此外ꎬ Ａｌ４Ｃ３ 还对降低

ＣＮＴ￣Ａｌ 界面热失配有重要贡献ꎮ

８４６
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图 ８　 ＣＮＴ / Ａｌ 复合材料力学性能检测(ａꎬ ｂ)ꎬ 断口组织照片(ｃ~ ｅ)和断裂过程示意图(ｆ) [１２]

Ｆｉｇ􀆰 ８　 Ｍｅｃｈａｎｉｃａｌ ｐｒｏｐｅｒｔｙ ｔｅｓｔｉｎｇ ( ａꎬ ｂ)ꎬ ｆｒａｃｔｕｒｅ ｓｔｒｕｃｔｕｒｅ ｉｍａｇｅｓ ( ｃ ~ ｅ) ａｎｄ ｆｒａｃｔｕｒｅ ｐｒｏｃｅｓｓ ｍｅｃｈａｎｉｓｍ ｄｉａｇｒａｍ ( ｆ) ｏｆ

ＣＮＴ / Ａｌ ｃｏｍｐｏｓｉｔｅ[１２]

４􀆰 ３􀆰 ２　 增强体表面改性调节界面结合强度

纳米碳材料表面改性是改善 Ｃ￣Ａｌ 界面结合强度的有

效手段ꎮ Ｒｉｋｈｔｅｇａｒ 等[５６]和 Ｗａｎｇ 等[５７]对碳纳米材料表面

作了亲水处理ꎬ 一方面有利于纳米材料实现液相分散ꎬ
另一方面可形成通过官能团连接的 Ｃ￣Ａｌ 界面结构ꎮ Ｙａｎｇ
等[５８]将低缺陷石墨烯与 Ａｌ 进行直接结合ꎬ 利用范德华

力形成了界面连接ꎬ 取得了良好的成果ꎮ 通过表面改性

提升界面结合强度是一种低损伤的界面调控方案ꎬ 最大

程度地保留了原有纳米相￣金属界面的结构特征ꎬ 有广泛

的研究价值ꎮ
４􀆰 ３􀆰 ３　 基体合金化调节界面结合强度

利用合金元素调控界面结构可以大幅度提升界面结

合强度ꎬ 且有助于应力传递ꎮ Ｌｉｕ 等[２２ꎬ ２４] 利用 Ｃｕ 和 Ｎｉ
作为生长位点ꎬ 制备了网状石墨烯增强 Ａｌ 基复合材料ꎬ
同时实现了 Ａｌ２Ｃｕ 和 Ａｌ３Ｎｉ 等的界面结构改性ꎬ 并通过研

究发现该复合材料强化机理主要为载荷传递强化、 析出

强化和位错强化ꎮ Ｊｏ 等[５９] 和 Ｓａｂａ 等[９] 分别采用 ＴｉＯ２和

ＴｉＣ 改善 ＣＮＴ / Ａｌ 复合材料的界面结合强度ꎬ 均取得了良

好的结果ꎮ 含 Ｔｉ 涂层可以显著改善 ＣＮＴ 增强体与 Ａｌ 基
体的界面润湿能力ꎬ 使复合材料的力学性能大幅度上升ꎮ
界面改性不仅能使复合材料力学性能提升ꎬ 也能改善其

界面热导ꎮ Ｙａｎｇ 等[６０]利用磁控溅射工艺制备了镀钨金刚

石(Ｗ ｃｏａｔｅｄ Ｄｉａｍｏｎｄ) / Ａｌ 复合材料ꎬ 其界面结构如图 ９
所示ꎻ 界面 Ｗ 镀层不仅提升了界面结合强度ꎬ 避免界面

开裂ꎬ 还显著降低了界面热阻ꎬ 从而使复合材料的热导

率大幅度提升ꎮ 合金元素调控界面结构的方法在合金材

料中应用极其广泛ꎬ 往往还伴随着复合材料固溶和时效

过程的同步实现ꎬ 材料制备与界面调控过程一体化ꎬ 拥

有极大的发展空间ꎮ

图 ９　 Ｗ ｃｏａｔｅｄ Ｄｉａｍｏｎｄ / Ａｌ 界面微观结构表征(ａ~ ｄ)与导热机制

示意图(ｅ) [６０]

Ｆｉｇ􀆰 ９　 Ｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅ ｃｈａｒａｃｔｅｒｉｚａｔｉｏｎ (ａ~ ｄ) ａｎｄ ｔｈｅｒｍａｌ ｃｏｎｄｕｃｔｉｏｎ

ｍｅｃｈａｎｉｓｍ (ｅ) ｏｆ Ｗ ｃｏａｔｅｄ Ｄｉａｍｏｎｄ / Ａｌ[６０]

４􀆰 ３􀆰 ４　 界面微结构设计调节界面结合强度

除了上述原位界面调控方式以外ꎬ 界面微结构设计

也是一种全新的界面调控研究方向ꎬ 有望突破现有材料

９４６
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发展的瓶颈ꎬ 实现超高强塑性复合材料的制备ꎮ Ｌｉ 等[６１]

受到珍珠层结构的启发ꎬ 利用片状粉末冶金技术ꎬ 制备

了纳米层状 ＲＧＯ / Ａｌ 复合材料ꎬ 实现了该复合材料界面

微结构的强韧化增强ꎬ 结果如图 １０ 所示ꎮ Ｃａｏ 等[６２] 也基

于仿生结构思想ꎬ 在亚微米 Ｃｕ 片上原位生长石墨烯ꎬ 制

备了纳米层状 ＧＮＰｓ / Ｃｕ 复合材料ꎮ 研究表明ꎬ 这种纳米

层状结构 Ｃｕ 片上仅添加质量分数为 ２􀆰 ５％的 ＧＮＰｓꎬ 便可

使其屈服强度和弹性模量较基体分别提升 １７７％和 ２５％ꎬ
同时石墨烯的高导电特性使基体电学性能也得到提升ꎮ
研究人员对仿生层状纳米复合材料的强韧化机制进行了

分析ꎬ 发现在变形阶段ꎬ 由于界面与广义位错的交互作

用ꎬ 位错在 Ａｌ 晶粒中会产生大量增值和聚集ꎬ 产生位错

强化ꎬ 使复合材料强度上升ꎻ 在裂纹扩展阶段ꎬ 传统材

料的裂纹会沿最短路径传播ꎬ 导致材料迅速断裂ꎬ 而层

状复合材料的裂纹受到层状结构的约束ꎬ 在传播过程中

会反复发生偏转、 分叉和钝化ꎬ 使断裂能量被层状结构

所吸收ꎬ 从而大幅提升层状复合材料的韧性ꎮ 可以看出ꎬ
纳米层状微结构设计从根本上改变了复合材料的断裂方

式ꎬ 因此其在提升复合材料强塑性方面具有巨大的发展

空间ꎮ

图 １０　 纳米层状 ＲＧＯ / Ａｌ 复合材料的组织结构照片与性能曲线[６１]

Ｆｉｇ􀆰 １０　 Ｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅ ｉｍａｇｅｓ ａｎｄ ｐｅｒｆｏｒｍａｎｃｅ ｃｕｒｖｅｓ ｏｆ ｎａｎｏ￣ｌａｙｅｒｅｄ ＲＧＯ / Ａｌ ｃｏｍｐｏｓｉｔｅ[６１]

　 　 Ｚｈａｏ 等[６３] 根据蛤壳结构 ( ｍｅｒｅｔｒｉｘ ｌｕｓｏｒｉａ ｓｈｅｌｌ 和

ｒａｐａｎａ ｖｅｎｏｓａ ｓｈｅｌｌ)的特征ꎬ 制备了硬 /软相结合的仿生

耦合层状 Ｂ４Ｃ / ５０８３Ａｌ 复合材料ꎮ 研究发现ꎬ 硬质结构承

担载荷ꎬ 软质结构吸收裂纹能量ꎬ 两相耦合为复合材料

同时提供了强度和塑性ꎬ 并为新型复合材料的结构设计

提供了全新的思路[６４] ꎮ
在功能材料领域ꎬ 仿生结构也有重要发挥ꎮ Ｚｈａｎｇ

等[６５ꎬ ６６]详细总结了以蝶翅仿生结构为主的功能材料界

面微结构研究现况ꎬ 并对该微结构的强化机制和应用前

景进行了深入探讨ꎮ 研究发现ꎬ 蝶翅仿生材料拥有多膜

层结构ꎬ 因而比表面积大ꎬ 可为光催化等过程提供大量

反应位点ꎻ 蝶翅仿生复合材料具有高表面增强拉曼

(Ｒａｍａｎ)散射灵敏度、 高光催化活性和高光吸收性ꎬ 在

光催化制 Ｈ２、 光催化分解、 光敏传感等领域都有广泛

应用ꎮ

目前针对纳米复合材料载荷传递行为的研究已经广

泛进行ꎮ 为了使纳米增强相承担载荷的能力完全发挥ꎬ
界面结合强度的提升已经成为材料研究的重要方向ꎬ 基

于计算材料学研究展开的界面结构设计也成为材料设计

的关键环节ꎮ

5　 结　 语

目前ꎬ 纳米复合材料展现出卓越的性能ꎬ 基于纳米

尺寸效应的界面调控也成为材料设计的重要研究方向ꎮ
由于纳米相表面能过高的特点ꎬ 纳米材料的分散性能、
界面反应控制和界面改性技术的研究将成为纳米复合材

料面临的重要挑战ꎮ 同时ꎬ 区别于传统强化方式ꎬ 纳米

复合材料独特的微结构交互作用和析出交互作用以及超

高的界面载荷传递能力在提升复合材料的强塑性方面拥

有广阔的应用前景ꎮ

０５６
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固技术国家重点实验室

工作ꎬ 同年获批日本学

术 振 兴 会 振 兴 学 者

( ＪＳＰＳ Ｆｅｌｌｏｗ)ꎮ ２０１７ 年

１２ 月至 ２０１９ 年 １２ 月于

德 国 亥 姆 霍 兹 联 合 会

Ｇｅｅｓｔｈａｃｈｔ 材料研究中心

(ＨＺＧ) 任访问研究员ꎮ

长期从事 ＴｉＡｌ 金属间化

合物和高温合金的相变

机理、 变形机制以及组

织热稳定性的电子显微

分析及原位同步辐射高

能 Ｘ 射线衍射表征等方

向的研究ꎮ 主持国家自

然科学基金青年基金 / 面

上项目、 陕西省自然科

学基础研究计划青年 / 面

上项目、 国家重点实验

室开放课题等科研项目ꎬ

参与国家及省部级课题

多 项ꎮ 在 Ｃｏｒｒｏｓ Ｓｃｉ、

Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒ、 Ｓｃｒｉｐｔａ Ｍａｔｅｒ

等高水平学术期刊上发

表论文 ４０ 余篇ꎮ 担 任

Ａｄｖ Ｍａｔｅｒ、 Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒ、

Ａｃｔａ Ｃｒｙｓｔａｌ Ｂ 等 １０ 余种

高水平期刊的审稿人ꎮ

２５６


