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摘　 要: 钛及钛合金材料因其密度低、 比强度高、 耐腐蚀性能好等优异特性, 在航空航天、 汽车和军事等领域具有广阔的应

用前景。 近 10 年来, 以石墨烯为代表的碳纳米材料由于具有超高的力学特性和独特的二维结构, 广泛用作钛或钛合金基体的

增强体。 然而, 纳米碳源的团聚现象以及严重的界面反应使纳米碳强化钛基复合材料的力学性能提升有限。 随着对纳米碳强

化钛基复合材料制备方法和工艺的深入探索, 在其界面-组织-性能关系和强化机制等方面取得了一系列研究进展。 在纳米碳

强化钛基复合材料的制备过程中, 必须从各个方面(如工艺特点、 适用范围和应用要求等)衡量, 选择合适的制备工艺, 并通

过界面结构设计优化来进一步改善基体组织, 提高钛基复合材料力学性能。 因此, 系统性介绍近年来纳米碳强化钛基复合材

料的制备工艺和纳米碳材料的表面改性及其应用, 并对纳米碳强化钛基复合材料的界面结构调控和强化机制进行分析讨论,

指出现阶段其制备、 性能优化等方面存在的问题, 并对其未来发展趋势进行展望。 以期对以后纳米碳强化钛基复合材料的发

展和应用提供一定的指导和借鉴。
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Abstract:
 

Titanium
 

and
 

titanium
 

alloy
 

materials
 

have
 

broad
 

application
 

prospects
 

in
 

aerospace,
 

automotive
 

and
 

military
 

fields
 

due
 

to
 

their
 

low
 

density,
 

high
 

specific
 

strength,
 

good
 

corrosion
 

resistance
 

etc.
 

In
 

the
 

past
 

decade,
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carbon
 

nanomaterials
 

(such
 

as
 

graphene)
 

have
 

been
 

widely
 

used
 

as
 

a
 

kind
 

of
 

reinforcement
 

for
 

titanium
 

or
 

titanium
 

alloy
 

ma-
trix

 

owing
 

to
 

their
 

ultra-high
 

mechanical
 

properties
 

and
 

unique
 

two-dimensional
 

structure.
 

However,
 

the
 

agglomeration
 

of
 

nano-carbon
 

sources
 

and
 

severe
 

interfacial
 

reactions
 

often
 

lead
 

to
 

the
 

trade-off
 

of
 

strength
 

and
 

ductility
 

of
 

titanium
 

matrix
 

composites
 

(TMCs).
 

With
 

the
 

in-depth
 

study
 

of
 

the
 

preparation
 

technology
 

and
 

process
 

of
 

Ti
 

matrix
 

composites
 

reinforced
 

with
 

carbon
 

nanomaterials,
 

a
 

series
 

of
 

research
 

progress
  

has
 

been
 

adopted
 

in
 

the
 

interface-microstructure-performance
 

rela-
tionship

 

and
 

strengthening
 

mechanism
 

of
 

carbon
 

nanomaterials
 

reinforced
 

TMCs.
 

In
 

the
 

fabrication
 

process
 

of
 

TMCs,
 

it
 

is
 

necessary
 

to
 

select
 

the
 

appropriate
 

preparation
 

process
 

from
 

various
 

aspects
 

( including
 

process
 

characteristics,
 

application
 

scope
 

and
 

application
 

requirements
 

etc. ),
 

and
 

further
 

optimize
 

the
 

microstructure
 

of
 

TMCs
 

and
 

improve
 

the
 

mechanical
 

prop-
erties

 

of
 

TMCs
 

through
 

the
 

optimization
 

design
 

of
 

interfacial
 

structure.
 

Therefore,
 

this
 

work
 

systematically
 

introduces
 

the
 

preparation
 

process,
 

surface
 

modification
 

and
 

application
 

of
 

carbon
 

nanomaterials
 

reinforced
 

TMCs
 

in
 

recent
 

years,
 

and
 

dis-
cusses

 

the
 

interface
 

structure
 

regulation
 

and
 

strengthening
 

mechanism
 

of
 

carbon
 

nanomaterials
 

reinforced
 

TMCs.
 

Finally,
 

the
 

existing
 

problems
 

are
 

pointed
 

out
 

and
 

the
 

future
 

development
 

trend
 

of
 

carbonaceous
 

nanomaterial
 

reinforced
 

carbon
 

nanomate-
rials

 

reinforced
 

TMCs
 

is
 

prospected.
 

It
 

provides
 

some
 

guidance
 

and
 

reference
 

for
 

the
 

development
 

and
 

application
 

of
 

carbona-
ceous

 

nanomaterial / Ti
 

composites
 

in
 

the
 

future.
Key

 

words:
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interface
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1　 前　 言

钛及钛合金由于其一系列优异的性能, 已在航空航

天、 汽车制造、 生物医疗等领域得到广泛应用。 随着航

空工业的快速发展, 对钛合金性能的要求也在不断提高,
单一的钛或钛合金已无法满足高端领域对关键部位材料

力学性能的要求[1] 。 近年来, 陶瓷颗粒增强钛基复合材

料吸引了广泛的研究与关注[2,
 

3] 。 对于陶瓷相的引入,
一般选择外加陶瓷相或引入纳米粉末在基体原位生成陶

瓷相颗粒或晶须增强相。 外加法引入的增强相颗粒与基

体界面结合强度低且通常尺寸较大。 而通过添加纳米碳

源, 在界面处原位形成的陶瓷相颗粒与基体之间存在强

的界面结合, 使得钛基复合材料兼具基体和增强体的优

异性能[4] 。 近年来, 国内外学者通过粉末冶金成型结合

变形加工技术获得了钛基复合材料板材、 棒材等型材,
并设计出满足气动格栅、 薄壁舱体、 涡轮泵壳体、 蒙皮

等实际服役工况的结构件, 使钛基复合材料在航天领域

获得实质应用[5,
 

6] 。 因此, 钛基复合材料在发挥结构材

料轻量化的同时, 满足苛刻服役工况, 有望成为未来空

天领域关键部件的候选材料之一。
目前用于强化金属基体的纳米碳源主要指碳纳米管

(carbon
 

nanotubes, CNTs) [7] 和石墨烯[8] , 由于优异的电

学、 热学和力学性能, CNTs 和石墨烯广泛用作改善基体

性能的增强材料[9] 。 例如, Kondoh 等[10] 将 CNTs 首次引

入到纯钛中, 并利用放电等离子烧结( spark
 

plasma
 

sinte-
ring, SPS)和热挤压工艺制备了 CNTs 增强的钛基复合材

料。 当 CNTs 添加量为 0. 35% (质量分数, 下同) 时, 复

合材料的抗拉强度和屈服强度分别提高了 157 和 169
 

MPa。 相比 CNTs, 石墨烯具有独特的二维结构和超高的

物理、 力学性能, 近年来在金属基复合材料中获得广泛

研究[11] 。 尤其是石墨烯及其衍生物具有更高的比表面

积, 有助于与金属基体产生更强的界面结合强度, 从而

提高了界面处的应力传递效率[12] 。 Hu 等[13] 采用激光烧

结法制备了单层氧化石墨烯增强钛纳米复合材料, 该材

料硬度和弹性模量均高于纯钛, 表明氧化石墨烯是一种

有效的钛基材料增强体。 然而, 由于碳纳米材料具有高

长径比、 较大比表面积以及较强的范德华力, 会有较强

的团聚倾向, 限制复合材料力学性能的进一步提高[14] 。
随着对钛基复合材料的深入研究, 可知界面微结构调控

设计能够使钛基复合材料获得更优良的综合性能, 从而

实现良好的强塑性匹配。
针对近年来钛基复合材料的快速发展, 本文主要介

绍碳纳米材料增强钛基复合材料的制备工艺、 增强体的

表面改性方法和界面结构调控设计, 并讨论该复合材料

的强化机制, 最后展望碳纳米材料增强钛基复合材料的

发展趋势。

2　 碳纳米材料增强钛基复合材料的制备方法

目前, 大多数碳纳米材料增强钛基复合材料都是采

用粉末冶金技术制备的, 将基体合金粉末和增强体混合

后进行烧结成型, 最后获得具有一定力学性能的钛基复

合材料。 复合粉体制备主要采用球磨或机械搅拌的工艺。
复合粉体烧结工艺包括 SPS[15] 、 热等静压( hot

 

isostatic
 

pressing, HIP) [16] 、 微波烧结[17] 、 3D 打印[18] 和无压烧

结[19] 等。 无论工艺步骤如何选择, 主要还是围绕解决纳

米碳材料在钛或钛合金基体中的均匀分散较差和界面反

应严重的问题来实现钛基复合材料的力学性能的优化

提升。
2. 1　 球磨混粉+放电等离子烧结技术

SPS 技术具有升温速率快、 烧结效率高等优点, 能

够制备出具有优良力学性能的金属基复合材料。 通过合

适的混粉工艺, 将纳米颗粒修饰在球形粉末上, 减小接
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触表面积来提高粉末体系的流动性。 虽然球磨法在实现

石墨烯均匀分散的同时会破坏石墨烯的本征结构, 但由

于工艺简单, 仍然是制备石墨烯增强钛基复合材料的重

要途径[20] 。 作者课题组[21] 开展了不同 SPS 温度(即 800,
900, 1000 和 1100

 

℃ )下制备还原氧化石墨烯增强钛基

复合材料的研究, 探索出钛基复合材料最优的烧结温度

为 1000
 

℃ 。 同时利用高能球磨结合 SPS 技术制备了石墨

烯纳米片( graphene
 

nanoplates, GNPs) / Ti-6Al-4V 复合材

料[22] 。 研究发现, 通过调控高能球磨工艺可实现 GNPs /
Ti-6Al-4V 复合材料抗压强度与塑性的良好匹配。 虽然,
高能球磨过程中产生的高能量可剥离由范德华力引起的

碳纳米材料的团聚。 但在高转速下, 碳纳米材料与磨球

间的强烈碰撞会不可避免地在碳纳米材料中引入大量的

缺陷。 由于缺陷的高活性和球磨过程中产生的高热量,
碳纳米材料容易与基体优先反应或发生冷焊。 此外, 高

能球磨对纳米碳材料的缺陷结构破坏严重, 导致石墨烯 /
钛复合粉体界面反应剧烈, 塑性损失严重。

2020 年, 作者课题组[23] 通过搅拌与球磨相结合的思

路实现了纳米碳材料的均匀分散, 利用 SPS 技术制备了

多种碳纳米材料(石墨粉、 GNPs、 氧化石墨烯纳米片)增

强 Ti-6Al-4V 基复合材料, 制备工艺如图 1 所示。 揭示了

不同碳源的界面反应产物及其分布规律对 Ti-6Al-4V 基复

合材料性能的影响。 进一步精准化调控石墨烯与钛基体

的界面反应, 在复合材料中设计了碳化钛-石墨烯、 碳化

钛-钛基体和石墨烯-钛基体 3 种典型的界面微结构, 这

3 种微结构具有优异的载荷传递能力、 显著的协同强化

作用, 石墨烯 / 钛基复合材料屈服强度和抗拉强度分别为

1146 和 1269
 

MPa, 与 Ti-6Al-4V 基体相比, 分别提升了

24. 6%和 19%。
Yang 等[24] 发现将石墨烯从石墨球中剥离并粘附在金

属粉末表面, 能够实现石墨烯的均匀分散, 其制备流程

如图 2a 所示。 研究表明, GNPs@ Ti6Al4V 复合材料的屈

服强度和抗拉强度分别提高了 18. 72%和 9. 31%, 对应的

延伸率提高了 8. 66%。 Mu 等[25] 和 Liu 等[26] 等通过对球

磨罐进行设计(图 2b), 制备了不同片径和厚度的钛粉,
提高了石墨烯的分散效果, 并研究了片状钛粉尺寸对片

状粉末冶金法制备的 GNPs / Ti 复合材料组织和力学性能

的影响。 结果表明, 含量为 0. 1%的 GNPs / Ti 复合材料的

抗拉强度达到了 858
 

MPa, 相比于纯 Ti 提高了 166
 

MPa,
延伸率达到了 18%。
2. 2　 球磨混粉+激光选区熔化技术

激光选区熔化(selective
 

laser
 

melting,
 

SLM)是一种典

型的以激光为能源的增材制造技术, 且无需模具即可将

金属粉末固化成指定形状, 具有较大的经济效益[27] 。 可

根据模型对金属粉末进行逐层扫描, 具有瞬时熔炼和快

速冷却的特性, 是 3D 打印制备石墨烯 / 钛基复合材料中

最具潜力的制备技术之一[28] 。 目前关于 SLM 技术制备钛

基复合材料的研究甚少, 主要集中在钛或钛合金材料的

制备, 采用该技术制备高质量的石墨烯 / 钛基复合材料仍

然是一项挑战。
通常, SLM 技术制备钛基复合材料的步骤主要包括

混粉和铺粉打印成型, 其技术路线如图 3 所示[29] 。 Lin
等[30] 通过 SLM 法制备了石墨烯 / 钛基复合材料, 研究表

明石墨烯含量为 2%的石墨烯 / Ti-6Al-4V 复合材料的抗拉

图 1　 基于粉末冶金工艺制备纳米碳材料增强钛基复合材料示意图[23]

Fig. 1　 Schematic
 

diagram
 

of
 

fabrication
 

of
 

Ti
 

matrix
 

composites
 

reinforced
 

by
 

carbon
 

nanomaterials
 

based
 

on
 

powder
 

metallurgy[23]
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图 2　 剥离 GNPs / Ti 混合粉末的制备示意图(a) [24] ; GNPs / 片状 Ti 混合粉末的制备示意图(b) [26]

Fig. 2　 Schematic
 

diagram
 

of
 

fabrication
 

of
 

stripped
 

GNPs / Ti
 

mixed
 

powder( a) [24] ;
 

schematic
 

diagram
 

of
 

fabrication
 

of
 

GNPs / flake
 

Ti
 

mixed
 

powder(b) [26]

图 3　 激光选区熔化制备钛基复合材料示意图[29]

Fig. 3　 Schematic
 

diagram
 

of
 

fabrication
 

of
 

Ti
 

matrix
 

composites
 

using
 

selective
 

laser
 

melting
 

technology[29]
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强度为 1276
 

MPa, 延伸率为 5. 9%。 Yan 等[31] 利用 SLM
工艺制备了 GNPs 增强 Ti-6Al-4V 复合材料。 结果表明,
SLMed

 

GNPs / Ti-6Al-4V 的屈服强度、 极限抗拉强度和弹

性模量分别为 1517
 

MPa、 1526
 

MPa 和 145
 

GPa, 较

SPSed
 

GNPs / Ti-6Al-4V 分别提高 97%, 73%和 26%, 然

而其延伸率仅为 1. 3%。 Liu 等[32] 将 CNTs 植入 Ti-6Al-4V
中制备了复合粉末, 采用 SLM 法制备高性能 Ti-6Al-4V
复合材料, 解决了 CNTs 分散不均匀的问题。 与通过球磨

引入 CNTs 的情况不同的是, 该方法制备的复合材料中

CNTs 直接从 Ti-6Al-4V 基体生长而来, 这意味着采用

SLM 制备的 CNTs / Ti-6Al-4V 复合材料具有良好的界面结

合强度。 与 Ti-6Al-4V 合金相比, CNTs / Ti-6Al-4V 复合材

料的抗拉强度从 1078 提高到 1255
 

MPa, 但断后延伸率仅

有 3. 2%。 虽然采用 SLM 技术制备的钛基复合材料总体

上优于钛基合金并且能够制备出形状复杂的构件, 但研

究人员对该方法制备的钛基复合材料的疲劳性能却很少

关注。 甚至有结果表明, 由于表面光洁度差和内部孔隙

率高等问题, SLM 生产的钛合金与传统制备技术生产的

钛合金相比具有较弱的疲劳性能和塑性[33] 。 因此, 对加

工条件、 材料特性和熔融液体行为之间关系的更加深入

和广泛的理解, 是利用 SLM 技术进一步开发高性能钛基

复合材料的关键。
2. 3　 其它制备工艺

除了 SPS 技术和激光选区熔化技术, 其他技术也常

用于制备碳纳米材料 / 钛基复合材料, 如无压烧结、 HIP
和微波烧结等。 无压烧结技术可以改善纳米碳源和钛基

体的界面反应, 陈彪课题组[19] 通过冷压与热挤压( cold
 

compaction
 

and
 

hot
 

extrusion, CC-HE)相结合的无压烧结

工艺制备了 CNTs 含量为 0. 5%的 CNTs / Ti 复合材料, 制

备工艺如图 4 所示。 研究发现, 采用 CC-HE 工艺制备

的复合材料的抗拉强度显著高于 SPS-HE( spark
 

plasma
 

sintering
 

and
 

hot
 

extrusion) 工艺, 尤其是经行星式球磨

(planetary
 

ball
 

milling, PBM) 制备的复合材料, 其抗拉

强度从 1142
 

MPa(PBM-SPS-HE)提高到 1262
 

MPa(PBM-
CC-HE)。 这是由于 PBM 促进了 CNTs 在 Ti 粉中的分

散, 且 CC 工艺相比 SPS 工艺更有利于保持 CNTs 结构

的完整性, 从而使基体中残留更多的 CNTs, 更大程度

上发挥纳米碳材料的本征特性。 虽然这种技术在一定程

度上能够降低纳米碳材料的界面反应, 但会造成合金元

素在低温下扩散不均匀以及烧结颈不能完全形成的问

题, 导致材料的致密性较差, 需要后续进行高温变形加

工处理。

图 4　 冷压结合热挤压制备 CNTs / Ti 复合材料示意图[19]

Fig. 4　 Schematic
 

diagram
 

of
 

CNTs / Ti
 

composites
 

fabricated
 

by
 

cold
 

pressing
 

combined
 

with
 

hot
 

extrusion[19]

　 　 HIP 是一种在高温高压下利用各向均等的静压力使

样品完成烧结和致密化的技术, 具有化学成分稳定、 同

性力学性能较强和结构适应性好等优点, 能够实现产品

的大规模批量生产。 Cao 等[16] 采用湿法混合制备了 GNPs
含量为 0. 5%的 GNPs / Ti-6Al-4V 复合粉体, 将该复合粉

体在 700
 

℃ / 150
 

MPa 进行 HIP 固结, 然后在 970
 

℃下等

温锻造和 780
 

℃下退火 2
 

h。 拉伸结果表明, 与 Ti-6Al-4V
相比, 该复合材料的抗拉强度和屈服强度分别为 1050
和 1021

 

MPa, 提升了 12. 3%和 20. 1%, 且延伸率几乎

没有损失。
微波烧结技术已应用于金属基复合材料的加工, 微

波直接传递到材料上可以更快地产生热量, 从而实现快

速均匀的加热, 能够节省时间和能源、 降低加工成本和

烧结温度等。 该技术通常是以碳纳米材料充当微波基座,
产生和传递用于钛合金固态烧结的热量。 如 Tang 等[17]

采用微波烧结技术制备了原位 TiC / Ti-6Al-4V 多孔复合材

料, 由于 CNTs 在室温下具有良好的微波吸收性能而产生

了初始加热效应, 然后将产生的热能传递到 Ti-6Al-4V 粉
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末, 使烧结样品快速加热。 由于这种方法的烧结时间非常

短, 通常可以在大气氛围中进行烧结。 这种方法制备的复

合材料内部孔隙较多, 导致力学性能降低。 但是, 这种多

孔结构与骨的低模量相匹配, 可能有利于植入后骨的生

长, 因此该方法可作为牙科植入物的潜在制备技术。
综上所述, 钛基复合材料成型方法各有优缺点, 必

须从多个方面(如工艺特点、 适用范围和应用要求等)衡

量选择合适的钛基复合材料制备工艺。 虽然高能球磨、
机械搅拌等能够缓解碳纳米材料的局部团聚问题, 但引

入的大量缺陷易与基体优先反应或发生冷焊现象。 超声

分散配合搅拌等工艺虽然能够将少量的碳纳米材料均匀

分散至基体粉末表面, 但很难实现高含量碳纳米材料的

均匀分散并且会引入其他外来杂质, 且干燥过后碳纳米

材料可能在局部区域重新聚集, 不能彻底解决分散性差

的问题。

3　 碳纳米材料增强钛基复合材料界面结构

纳米碳-钛材料界面在控制复合材料的载荷传递效率

方面起到重要作用, 由于纳米碳和金属基体之间的润湿

性较差, 二者界面仅存在机械键合, 因此不足以进行有

效的载荷传递, 进而影响钛基复合材料的力学性能。 相

比外加陶瓷颗粒增强钛基复合材料, 以纳米碳源作为前

驱体在基体中原位生成陶瓷颗粒能够提高钛基复合材料

的界面结合强度, 使复合材料强度、 力学性能得到改善,
但界面增强体的形成往往会恶化基体的连通性, 导致材

料塑性降低。 因此, 为了获得强塑性匹配的钛基复合材

料, 有必要对其界面结构进行优化设计。
3. 1　 纳米碳材料表面改性研究

表面改性是通过化学改性、 涂履涂层和纳米粒子修

饰的方式改变纳米碳的表面状态, 从而控制界面反应和

界面结构, 提升纳米碳材料分散性及与基体的结合。
3. 1. 1　 纳米碳材料表面有机化学改性研究

有机化学改性石墨烯的方法主要包括共价改性和非

共价改性。 共价改性是利用有机分子与石墨烯发生化学

反应, 从而将有机分子嫁接在石墨烯片层上; 非共价改

性是利用相互作用力(范德华力、 氢键和离子键等)将有

机分子吸附在石墨烯表面[34] 。 有机化学改性石墨烯可以

同时实现石墨烯的功能化并改善石墨烯的分散能力, 因

此受到广泛研究。 Yang 等[35] 在 80
 

℃水浴、 回流条件下,
以 KOH 为催化剂, 将甲基咪唑溴化铵成功枝接在石墨烯

片层上, 由于片层间存在静电排斥, 改性后的石墨烯能

够稳定地分散在水、 N,N-二甲基甲酰胺和 N-甲基吡咯烷

酮中。 为了防止改性过程中石墨烯结构受到破坏, 唐秀

之[36] 提出了原子转移自由基聚合法, 该方法可以在石墨

烯表面直接生长出聚合物链, 这项技术已经成功应用于

苯乙烯改性石墨烯和丙烯酸丁酯改性石墨烯。 有机化学

改性石墨烯的技术已经走向成熟化, 然而改性后的石墨

烯大都应用于功能材料和高分子复合材料, 在金属基复

合材料中的应用较少。 作者课题组[37,
 

38] 通过聚醚胺对氧

化石墨烯表面进行有机改性(图 5), 并利用改性后的氧

化石墨烯增强钛合金基体, 分析了氧化石墨烯有机改性

机理和钛基复合材料强化机制。

图 5　 氧化石墨烯分散液( a)和聚醚胺改性氧化石墨烯单体( b) 照

片[37] , 聚醚胺改性氧化石墨烯单体合成原理(c) [38]

Fig. 5　 Images
 

of
 

graphene
 

oxide
 

solution
 

(a)
 

and
 

graphene
 

oxide
 

monoliths
 

modified
 

using
 

polyetheramine
 

(b)[37] ,
 

the
 

prepared
 

mechanism
 

of
 

graphene
 

oxide
 

monoliths
 

modified
 

using
 

polyetheramine
 

(c)[38]

3. 1. 2　 纳米碳材料表面颗粒 / 涂层改性研究

纳米碳材料表面颗粒 / 涂层改性主要是利用金属

(Ag, Cu, Ni)、 碳 / 硼化物( SiC、 WC、 TiB2 ) 和氧化物

(Al2 O3 、 MgO)等提升纳米碳的分散性及与钛的润湿性,
并试图通过减少两者之间的直接接触调控界面反应。

(a)金属颗粒改性纳米碳材料

大量文献研究表明, 对增强相的表面进行金属化处

理, 通过表面金属原子与金属基体之间的扩散反应产生

金属间化合物, 能够显著提高增强相在复合材料中的分

散性以及增强相与金属基体之间的结合力, 从而提高石

墨烯金属基复合材料的综合性能[39,
 

40] 。 利用化学还原

法、 电化学法、 自组装法、 水热法和微波法等在石墨烯

表面负载金属或氧化物粒子可以改善石墨烯的团聚以及

与铜基体结合性差的问题。
目前对纳米碳表面金属化铜和镍的改性研究较多,

通常采用化学镀技术, 以纳米碳缺陷为铜或镍形核点,
故金属化前需对纳米碳材料进行化学粗化、 敏化和活化,
Cu 和 Ni 沉积速率和厚度易受镀液 pH 值、 温度等的影

响[41] 。 Ge 等[42] 系统研究了镀镍层对于 Ni-GNPs / Ti 复合
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材料的影响, 通过控制 GNPs 表面纳米缺陷的数量来调

控镀镍的含量, 得到 2 种 Ni-GNPs(P-Ni@ GNPs, 镍含量

为 87%; F-Ni@ GNPs, 镍含量为 93%) (图 6), 结果表

明, 由于在 P-Ni@ GNPs / Ti 复合材料中形成了由 TiC 反

应层、 纳米 Ni 层和 Ti2 Ni 相组成的不连续层界面, 复合

材料加载时可以获得更有效的承载能力, 实现良好的强

塑性匹配, 而对于 F-Ni@ GNPs 来说, 力学性能的下降可

归因于残留的镀镍层降低了载荷转移效率。

图 6　 Ni-GNPs 的制备工艺过程示意图(a), 半镀满(b)和全镀满(c)Ni-GNPs 的 SEM 照片[42]

Fig. 6　 Schematic
 

diagram
 

of
 

the
 

synthesis
 

process
 

of
 

Ni-GNPs
 

(a),
 

SEM
 

images
 

of
 

partially
 

(b)
 

and
 

fully
 

(c)
 

Ni-coated
 

GNPs
 

powders[42]

　 　 (b)碳 / 硼化物改性纳米碳材料

碳 / 硼化物在改性纳米碳材料中也具有明显作用, 如

过渡金属碳化物由于兼具金属键、 共价键和离子键的特

性, 因而成为早期碳化物改性纳米碳材料的选择。 碳化

物改性纳米碳材料增强钛基复合材料的研究鲜有报道,
但在其他金属基(如 Cu, Mg, Al 等)复合材料研究中应

用较为广泛。 Si 等[43] 采用熔盐处理方法在 GNPs 表面上

制备了过渡金属碳化物(TiC 和 VC), 以改善 Cu / GNPs 复

合材料的界面性能。 改性后的 GNPs 通过将“ GNPs-间隙-
Cu”界面结构替换为“ GNPs-碳化物-Cu”来增强界面结合

强度。 与未添加碳化物中间层相比, 添加 TiC 中间层的

Cu / GNPs 复合材料的抗拉强度提高了 40%, 且延性略有

提升。 Zhang 等[44] 为解决 CNTs 增强 Al 基纳米复合材料

的分散性较差以及严重的界面反应等问题, 将纳米 SiC 颗

粒修饰在 CNTs 表面, 从而改善 CNTs 和 Al 之间的润湿性

并降低 CNTs 和 Al 基体之间严重的界面反应。 此外, SiC
颗粒作为增强颗粒, 可起到与 CNTs 协同强化 Al 基体的作

用。 并且, 他们发现 SiC 与 Al 基体的界面层是 Al4C3, 而

且界面层 Al4C3 与 CNTs 和 Al 基体均结合良好。 Velmuru-

gan 等[45] 发现 TiB2 作为 CNTs 与 AZ91D 的夹层结构, 能

够使 CNTs 具有更好的分散能力, 并且使 CNTs 对改善热

失配和载荷传递有更显著的贡献, 二者协同强化使得该

复合材料在强度和延展性方面优于其它镁基复合材料。
(c)氧化物改性纳米碳材料

关于氧化物纳米粒子改性石墨烯的报道也比较多。

Shuai 等[46] 通过原位生长法制备了还原氧化石墨烯 / 氧化

镁(rGO / MgO)纳米复合粉末, 并通过水热法合成 AZ31-
rGO / MgO 复合粉体, 最后利用激光熔覆技术制备 MgO 改

性 rGO 增强镁基复合材料。 氧化镁作为界面桥梁, 与石

墨烯构建了纳米级的扭曲区域, 与镁基体形成了半共格

界面, 有效提升了石墨烯与镁基体之间的界面结合强度。
相比于 AZ61 镁基体, rGO 含量为 0. 3% 的 AZ61-rGO /
MgO 复合材料的硬度和压缩强度分别提高至 108HV0. 2

(+10%)和 241
 

MPa( + 8%)。 Zhang 等[47] 和 Fan 等[48] 以

氧化铝胶体为滴定剂, 通过调整溶液的 pH, 使氧化铝和

石墨烯带相反电荷, 再利用静电吸附将氧化铝颗粒均匀

地分散在石墨烯表面, 但该方法得到的氧化铝 / 石墨烯界

面结合较弱。 作者课题组[38,
 

49] 提出通过原位生长法合成

氧化铝颗粒改性还原氧化石墨烯, 并利用粉末冶金工艺

制备出钛基复合材料, 提高了石墨烯在钛基复合粉末中

的分散性, 将 TC4 基体屈服强度提高了 20. 3%。 值得一

提的是, 尽管原位生长法合成的氧化物改性石墨烯可以

提高陶瓷颗粒与氧化石墨烯的界面结合强度, 但大都涉

及煅烧过程, 煅烧温度过高, 碳和氧原子扩散会使石墨

烯以 CO2 的形式排出, 煅烧温度过低会导致氧化物无法

形核, 因此需要选择合适的煅烧工艺。 图 7 为氧化铝陶

瓷颗粒改性还原氧化石墨烯的制备过程及原理图。
3. 2　 纳米碳/钛基复合材料界面微结构设计优化

3. 2. 1　 未改性的纳米碳 / 钛界面反应调控研究

碳纳米材料的加入会削弱复合材料的界面结合, 在
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没有界面反应的情况下, 其结合力很大程度上取决于基

体和增强体之间的润湿性[50] 。 而碳纳米材料与钛基体之

间适度的界面反应能够在很大程度上提高石墨烯 / 钛界面

结合强度, 但是, 高温下的严重界面反应会破坏这些碳

纳米材料的纳米结构, 限制其固有特性。 原位 TiC 和残

留的碳纳米材料在外加载荷变形过程中发挥出优异的载

荷传递能力, 从而提高了钛基复合材料的综合性能。 因

此, 调控优化碳纳米材料和基体反应界面的 TiC 尺寸和

含量是解决界面问题的关键[51] 。 根据菲克扩散原理, 可

以通过减少高温驻留时间或采用低温烧结等措施来抑制

碳和钛原子的扩散, 保留石墨烯本征结构不被破坏。 张

洪梅团队[51,
 

52] 提出采用 SPS 技术结合低温高压工艺在烧

结过程中保留石墨烯本征特性, 调控复合材料的界面反

应。 并通过控制热轧制温度对 GNPs / Ti 复合材料中 TiC
的生长过程进行了研究。 结果表明, 石墨烯边缘上生长

的 TiC 会沿着 GNPs(0001)的法向方向快速生长, 而石墨

烯面内纳米缺陷处的 TiC 则随机生长。 界面原位生长的

TiC 的演变过程包括 TiC 形核、 TiC 颗粒生长和 TiC 层形

成。 图 8 是多层石墨烯( MLG) / Ti 复合材料在热轧制温

度 550, 750 和 950
 

℃下界面演化过程的示意图。 由图可

以看出, 其中石墨烯发生中等程度反应并生成适量 TiC
层(热轧制温度 950

 

℃ )时, 该复合材料表现出最优的力

图 7　 rGONs / Al2 O3 纳米复合粉制备过程及合成机理示意图[49]

Fig. 7　 The
 

schematic
 

of
 

the
 

preparation
 

of
 

the
 

rGONs@ Al2 O3
 nanopowders

 

and
 

corresponding
 

prepared
 

mechanism[49]

图 8　 MLG / Ti 复合材料在 550, 750 和 950
 

℃下热轧处理时界面演化过程示意图[51]

Fig. 8　 Schematic
 

diagram
 

of
 

interface
 

evolution
 

process
 

in
 

MLG / Ti
 

composites
 

under
 

550,
 

750
 

and
 

950
 

℃
 

hot
 

rolling[51]
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学性能。 Shang 等[53] 研究了高压条件下, 烧结温度对石

墨烯 / 钛复合材料界面反应演变过程的影响, 850
 

℃ 烧结

条件下界面反应有限, 大部分少层石墨烯 ( few-layer
 

graphene, FLG) 得到保留, 如图 9a 所示; 当温度达到

900
 

℃时, 复合材料界面产生了相对较厚的原位 TiC 层和

部分残余的 FLG, 形成了优异“三明治状”界面结构, 如

图 9b 所示; 950
 

℃烧结条件下, 复合材料界面中只保留

了很少的 FLG, 大多数已转化为 TiC, 如图 9c 所示。 根

据 TEM 照片统计, 850, 900 和 950
 

℃原位生成的 TiC 和

残留的 FLG 的比例分别为 4∶ 6, 7 ∶ 3 和 9 ∶ 1(体积比),
材料强度和延性测试结果在 900

 

℃ 下达到最大化, 这说

明适度的界面反应才能使石墨烯和 TiC 协同效果最大化。

图 9　 不同烧结条件下 FLG / TC4 复合材料界面微观结构 TEM 照片, FLG 质量分数均为 0. 15%[53] : ( a)850
 

℃ -300
 

MPa-FLG /

TC4, (b)900
 

℃ -250
 

MPa-FLG / TC4, (c)950
 

℃ -200
 

MPa-FLG / TC4, (d)图 9c 中标记区域的放大照片

Fig. 9　 TEM
 

images
 

of
 

interfacial
 

microstructure
 

of
 

FLG / TC4
 

composites
 

sintered
 

under
 

different
 

conditions[53] :
 

( a)
 

850
 

℃ -300
 

MPa-

0. 15wt%FLG / TC4,
 

(b)
 

900
 

℃ -250
 

MPa-0. 15wt%FLG / TC4;
 

(c)
 

950
 

℃ -200
 

MPa-0. 15wt%FLG / TC4;
 

(d)
 

magnified
 

image
 

of
 

the
 

marked
 

area
 

in
 

figure
 

9c

　 　 此外, 增强相 TiC 颗粒尺寸对钛基复合材料力学性

能也具有显著影响, 在 TiC 的体积分数一定的情况下,
TiC 颗粒的尺寸越细小, TiC 颗粒的数量就越多, 在颗粒

分布较为均匀时, 粒子间距越小, 强化作用越明显, 材

料性能改善越好[54] 。 位错强化效果也取决于 TiC 的尺寸

和含量, 当 TiC 颗粒体积分数不变时, 颗粒的尺寸越细

小, 颗粒周围基体的位错密度越高, 材料的应变梯度也

越大, 位错强化的效果越明显, 材料的承载能力越

强[55] 。 一般来说, 影响钛基复合材料中原位 TiC 颗粒尺

寸的主要因素有球磨工艺, 纳米碳源含量, 烧结、 变形

加工工艺和方式等。 傅铸杰[56] 通过烧结纳米金刚石粉末

与 Ti 基体粉末制备了原位 TiC 增强钛基复合材料, 发现

TiC 颗粒的尺寸随着球磨转速、 球磨时间、 金刚石含量

的提高而增大, 且大尺寸 TiC 导致复合材料强度提高而

塑性变差。
3. 2. 2　 三维网状界面微结构设计研究

在金属合金的设计中, 受天然材料的启发, 网状结

构受 到 高 度 重 视, Huang 等[57] 基 于 Hashin-Shtrikman
(H-S)理论设计出一种增强体非均匀分布在晶界处的网

络状结构, 晶界处的增强体既不完全分离, 也不完全联

通。 变形时, 晶界处的硬质增强相承载载荷提高复合材

料强度, 而相互连通的软质基体相则保证了复合材料良

好的塑性, 为钛基复合材料构型设计提供一种策略。 除

网络结构, 其它如树干年轮[58] 、 珍珠层[59] 和苍耳[60] 等

059



　 第 12 期 董龙龙等: 纳米碳强化钛基复合材料界面结构与性能优化研究进展

生物材料由于特殊的结构也引起了研究人员设计和制造

仿生结构合金和复合材料的极大兴趣。 Liu 等[60] 受到自

然界苍耳结构的启发, 设计了一种通过异质外延 TiBw 增

强三维(3D)网络结构, 如图 10a 所示, 通过原位 TiBw 连

接 GNPs 和 TiC 层, 提高了石墨烯与钛基体的界面结合强

度。 这种界面结构能够有效传递空间中的加载应力, 降

低局部应力集中。 图 10b 和 10c 显示了这种特殊的 GNPs-
(TiBw ) / Ti 的 3D 界面特征, 可以清楚地观察到保留的

GNPs 附近原位形成的 TiC 层。 此外, TiBw 与 TiC 晶粒相

互间隔分布, 如图 10d 所示, 而 GNPs 和 TiBw 之间也形

成了牢固的界面键合, 如图 10e 和 10f 所示。 Ti 晶粒内部

位错的堆积和 3D 界面较高的位错存储能力增强了加工硬

化, 从而延缓了 Ti 基体局部变形。 基于这种异质外延

TiBw 增强 3D 网络结构思路, Wang 等[61] 采用快速热压和

热轧工艺成功制备了类似结构的 GNPs-TiBw 混杂增强

TC4 基复合材料。 这种结构实现的前提条件是尽可能保

留石墨烯的本征特性, 需要采用低的烧结温度, 然而,
这也会导致高孔隙率和裂纹萌生, 因此, 通常需要通过

后续变形加工(如热挤压、 轧制等)消除孔隙, 改善增强

体和基体之间的界面结合强度, 提高复合材料的致密度。

图 10　 苍耳照片(a), 受苍耳结构启发的三维界面设计示意图( b), GNPs-( TiBw ) / Ti 复合材料的 TEM 照片( c), GNPs-( TiBw ) / Ti

复合材料中的 3D 界面结构(d), GNPs-TiBw 界面的 HRTEM 照片(e), 图 10e 中标记区域的放大照片(f) [60]

Fig. 10　 Digital
 

photo
 

of
 

cocklebur
 

( a),
 

schematic
 

representation
 

of
 

the
 

development
 

of
 

3D
 

interface
 

design
 

inspired
 

by
 

cocklebur
 

structure
 

( b),
 

TEM
 

image
 

of
 

GNPs-(TiBw ) / Ti
 

composites
 

(c),
 

3D
 

interface
 

structure
 

of
 

GNP-(TiBw ) / Ti
 

composites
 

(d),
 

HRTEM
 

image
 

of
 

GNPs-TiBw
 interface

 

(e),
 

magnified
 

image
 

of
 

the
 

marked
 

area
 

in
 

figure
 

10e
 

(f) [60]

3. 2. 3　 表面改性的纳米碳 / 钛界面结构研究

表面改性的纳米碳 / 钛界面结构取决于改性种类和后

处理工艺。 通常对基体或增强体粉末表面加以修饰改性,
不仅可以提高纳米碳与基体粉末之间的结合强度和分散

均匀性, 同时可以设计出具有特殊结构的界面微结构,
从而提高钛基复合材料的力学性能。

对于石墨烯 / 钛基复合材料, 由于石墨烯和钛基体之

间的密度差异较大, 使得石墨烯在碳 / 钛基复合材料的成

形过程中容易发生二次团聚, 降低其分散性, 导致石墨

烯与金属间的界面稳定性较差。 大量研究表明, 通过对

纳米碳材料的表面进行金属化处理, 利用表面金属原子

与金属基体间的反应扩散生成金属间化合物, 可有效提

高石墨烯在复合材料中的分散性, 甚至增加增强相 / 金属

间的界面结合力, 进而有效提高碳 / 金属复合材料的综合

性能[62,
 

63] 。
金属 Cu, Ag 和 Ni 作为钛合金的基体的共析稳定元

素, 与 C 和 Ti 都具有良好的润湿性, 通常作为界面修饰

元素, 既可以提高纳米碳材料的分散性, 又可以在后续

烧结过程中促进致密化[64] 。 Mu 等[65] 在 GNPs 上修饰 Ni
纳米颗粒, 制备了 Ni-GNPs / Ti 基复合材料。 该复合材料

的界面组成为 Ni-GNPs / TiCx / Ti2 Ni / Ti, 取向关系分别为

GNP(001) / / Ni(020)和 Ti2 Ni(331) / / Ti(100), 最终复合

材料的抗拉强度为 793
 

MPa, 相比于基体提高了 40%。
这是由于 Ni-GNPs 的均匀分散和 TiCx / Ti2 Ni 界面的生成
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提高了载荷传递效率。 作者课题组[66,
 

67] 采用化学还原法

分别制备了铜或银修饰的氧化石墨烯粉末、 镍修饰的碳

纳米管( Cu@ rGO 和 Ag@ rGO、 MWCNTs@ Ni), 然后利

用低能球磨、 SPS 和热轧工艺成型, 使得经过金属颗粒

修饰的纳米碳材料在基体中的分散性得到提高, 并且增

加了纳米碳材料与钛基体之间的界面结合强度, 纳米碳

材料均通过界面扩散反应与钛基体形成金属间化合物,
如 Ti2 Cu、 Ti2 Ni 或 Ti3 Ag 等强化钛基体。 图 11 为金属化

改性纳米碳材料与钛基体之间典型的界面结构。

图 11　 Ag@ rGO / Ti 复合材料典型的界面结构特征[67]

Fig. 11　 Typical
 

interfacial
 

characteristic
 

analysis
 

on
 

the
 

Ag@ rGO / Ti
 

composite[67] :
 

(a)
 

typical
 

bright-field
 

TEM
 

image,
 

(a1 )
 

SAED
 

pattern
 

of
 

Ti
 

matrix,
 

(b)
 

high-magnification
 

images
 

of
 

the
 

marked
 

region
 

in
 

figure
 

11a,
 

(b1 )
 

IFFT
 

and
 

SAED
 

pattern
 

of
 

the
 

Ti-Ti3 Ag
 

interface,
 

(b2 )
 

IFFT
 

and
 

SAED
 

pattern
 

of
 

the
 

rGO-Ag
 

interface,
 

(b3 )
 

IFFT
 

and
 

SAED
 

pattern
 

of
 

the
 

TiC-Ti
 

interface,
 

respectively

　 　 近期, 碳化硅改性石墨烯也被用于石墨烯与钛基体

界面结构的改善以及界面结合强度的提高。 如图 12 所

示, 陈彪团队[68] 通过超声机械搅拌制备了 SiC 包覆改性

的石墨烯复合粉体, 并通过等离子烧结制备出 SiCp @
FLG / Ti-6Al-4V 复合材料。 利用烧结过程中的 Ti-C 和 Ti-
SiC 反应在石墨烯与钛基体之间构成 TiC+Ti5 Si3 界面反应

层, 提高了石墨烯 / 钛基复合材料的硬度和耐磨性。
综上所述, 由于纳米碳材料不可避免地会在制备过

程中与钛基体发生反应, 影响复合材料的界面结构和力

学性能。 因此, 金属颗粒或者陶瓷颗粒的修饰可改善纳

米碳材料在基体中的团聚, 但并不能完全阻碍界面反应

发生。 对于该类钛基复合材料, 在界面生成反应产物的

同时, 加入的金属颗粒或陶瓷颗粒会与钛基体形成纳米

级金属间化合物强化钛基体, 从而使复合材料获得优异

的强塑性匹配。 但是, 对金属间化合物尺寸和含量的控

制是进一步优化该类钛基复合材料力学性能的关键。

4　 碳纳米材料增强钛基复合材料的力学性

能及强化机制

　 　 图 13 总结了近年来通过粉末冶金 ( 包括 SPS[21] 、
HIP [16] 、 SLM[29,

 

30] 、 等离子体增强化学气相沉积[31] 和

CC-HE[19] )工艺制备的碳纳米材料强化钛基复合材料的

室温拉伸力学性能[3,
 

16,
 

19,
 

21,
 

23-26,
 

30-32,
 

49,
 

53,
 

65,
 

66,
 

69-72] 。 可

以看出大多数研究集中在 SPS 制备石墨烯纳米碳源强化

钛基复合材料, 且经过热轧制变形加工有利于进一步提

高钛基复合材料的力学性能[23] 。 虽然 SLM 技术制备的

GNPs / TC4 复合材料展示出优异的抗拉强度, 但其延伸

率较差, 不能满足绝大多数工程应用[30] 。 CC-HE 工艺原

位反应所需驱动力较低, 因此有利于保持碳纳米材料结

构的完整性和降低界面反应程度[19] , 采用该工艺制备的
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图 12　 SiCp @ FLG / Ti-6Al-4V 复合材料的 TEM 照片[68]

Fig. 12　 TEM
 

images
 

of
 

SiCp @ FLG / Ti-6Al-4V
 

composite[68] :
 

(a)
 

BF-TEM
 

image,
 

(b)
 

HAADF
 

image,
 

(c)
 

EDS
 

mapping
 

image;
 

magnified
 

TEM
 

image
 

of
 

SiCp @ FLG
 

(d),
 

bright
 

filed
 

image
 

at
 

the
 

interface
 

(e),
 

HAADF
 

image
 

combined
 

with
 

its
 

EDS
 

mapping
 

image
 

for
 

Si
 

at
 

the
 

interface
 

(f) [68]

图 13 　 碳 纳 米 材 料 增 强 钛 基 复 合 材 料 室 温 拉 伸 性 能

对比[3,
 

16,
 

19,
 

21,
 

23-26,
 

30-32,
 

49,
 

53,
 

65,
 

66,
 

69-72]

Fig. 13　 Tensile
 

properties
 

of
 

titanium
 

matrix
 

composites
 

reinforced
 

by
 

carbon
 

nanomaterials
 

at
 

room
 

temperature[3,
 

16,
 

19,
 

21,
 

23-26,
 

30-32,
 

49,
 

53,
 

65,
 

66,
 

69-72]
 

CNTs / Ti 的力学性能足以与绝大多数碳纳米材料强化 TC4
基复合材料相媲美。 近年来, 关于纳米碳源强化钛基复

合材料低成本化的研究也取得了一定进展, 主要从原材

料粉末(基体粉末或纳米碳增强材料) 成本上进行控制,
如近期作者课题组[73] 将低成本的 Ti 粉、 Al-V 中间合金

粉末和 GNPs 进行混粉烧结, 依靠简单的球磨和烧结工

艺以及添加低含量(0. 1%) GNPs, 制备出具有优异力学

性能的 TiC / TC4 复合材料, 制备的钛基复合材料屈服强

度和抗拉强度分别为 1028. 4 和 1121. 6
 

MPa, 并保持

~9. 8%的均匀延伸率。 另一方面, 作者课题组[74] 将低成

本的无定形碳纳米颗粒作为钛基复合材料增强相 TiC 前

驱体材料, 当无定形碳纳米颗粒的添加量为 0. 1%时, 钛

基复合材料的屈服强度、 抗拉强度和延伸率分别为

943. 03
 

MPa、 1075
 

MPa 和 17. 96%, 相较于基体分别增

加 11. 3%, 9. 6%和 65%, 且随着无定形碳纳米颗粒含量

的增加, 复合材料抗拉强度和屈服强度明显提高, 当无

定形碳纳米颗粒含量为 0. 75%时, 其力学性能达到最优。
探索石墨烯增强钛基复合材料的强化机制有助于对

石墨烯 / 钛基复合材料微观组织结构进行合理设计, 为改

进制备工艺以获得最佳增强效果提供理论指导和参考。
目前, 关于探索石墨烯 / 钛基复合材料的强化机制做了大

量的研究。 本文借鉴颗粒增强钛基复合材料的强化机制,
依据石墨烯等纳米碳材料的物理特性, 结合石墨烯 / 钛基

复合材料的制备处理工艺, 总结出固溶强化、 细晶强化、
Orowan 强化和载荷传递强化、 位错强化等强化机制。
4. 1　 固溶强化

在钛基复合材料中, 间隙碳为主要强化元素, 间隙

碳原子的固溶强化( Δσss )贡献每 0. 01%碳高达 7
 

MPa。
当复合材料中碳纳米材料含量超过其固溶极限含量(室

温下在 α-Ti 中含量为 ~ 0. 05%)时就会形成 TiC, 进一步
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添加碳对强度的提高会很小[23,
 

75] 。 纳米碳源缺陷部位

(边缘、 空位、 纳米孔和无定形碳) 的碳原子具有较高

的反应活性, 可为碳化物的形成提供活性位点, 由于碳

原子在高温下的扩散速率比钛原子高 4 个数量级, 在烧

结初期, 缺陷部位碳原子容易扩散到邻近的钛基体中,
并与活性钛原子迅速发生反应, 在晶界处形成 TiC 颗

粒[69] 。 如图 14 所示, 这些部位为 TiC 的形成提供了活

性位点[76] 。

图 14　 纳米碳材料(以石墨烯为例)缺陷区域示意图[76]

Fig. 14　 Schematic
 

diagram
 

of
 

carbon
 

nanomaterials
 

(such
 

as
 

graphene)
 

defect
 

area[76]

　 　 事实上, 在粉末制备过程中会不可避免地引入其他

杂质元素(如氧、 氮和氢), 且它们与钛的亲和力远高于

碳与钛的亲和力, 其固溶强化对于复合材料强度贡献也

起到重要作用[77] 。 通过 Labusch 模型可以估计出其他杂

质含量的固溶强化贡献(Δσss )
[78] :

Δσss =
C2 / 3

i

SF

F4
mw

4Gb9( )
1 / 3

(1)

其中, Ci 、 SF 和Fm 分别是间隙原子的浓度、 Schmid 因子

和钛与固溶体之间的最大相互作用力, w 为间隙原子相互

作用力, b 是基体的 Burger 矢量, G是基体的剪切模量[68] 。
估计出每 0. 01%氧固溶强化贡献高达 7. 69

 

MPa[66] , 并发

现石墨烯的加入使氧含量从 0. 1299%增加到 0. 1687%,
计算出氧的固溶强化贡献约为 43

 

MPa。 由于实验过程中

氮和氢的含量变化都很小, 它们产生的固溶强化贡献通

常可以忽略不计。
4. 2　 细晶强化

晶粒细化通常对碳纳米材料增强钛基复合材料强度的

提高有重要贡献, 一般在较高的烧结温度和较长的保温时

间下晶粒会明显长大。 而晶界处原位生成的 TiC 颗粒和残

留的碳纳米材料对晶粒的长大具有阻碍作用, 细晶强化的

贡献( ΔσGR) 可以通过 Hall-Petch 关系计算[27,
 

79] :
ΔσGR = k d -0. 5

C -d -0. 5
M( ) (2)

其中, k 是纯 Ti 的常数, 为 0. 68
 

MPa·m1 / 2 [80] , dM 和 dC

分别是 Ti 基体和复合材料的平均晶粒尺寸。
4. 3　 Orowan强化和载荷传递强化

对于纳米碳材料增强钛基复合材料而言, 普遍认为

从钛基体到纳米碳材料的载荷传递效应是由于纳米碳材

料(如 CNTs, 石墨烯等)高的长径比和大的比表面积[79] 。
载荷传递机制是最重要的强化机制, 如图 15 所示[81] 。 复

合材料断面同时具有桥接的石墨烯和断裂的石墨烯, 对提

高复合材料的载荷传递效应有帮助, 钛基复合材料中变形

的 TiC 也具有一定的承载效果(如图 15d)。 此外, 当纳米

颗粒均匀分散在基体晶粒内时, 复合材料的 Orowan 强

化也起到了作用。 在这种情况下, 相邻的颗粒内纳米颗

粒可以聚集、 钉扎并形成位错环, 产生了显著的背应

力, 阻止位错在纳米颗粒之间滑移并强化金属基体[12] 。
Orowan 强度贡献(ΔσOR )可表示如下[82] :

ΔσOR = 0. 13Gb

dp
1

2 VGNPs
　( )

1
3

-1é

ë
êê

ù

û
úú

ln
dp

2b
(3)

其中, dp 是 GNPs 的平均粒径, VGNPs 是 GNPs 的积体分

数。 Yan 等[71] 计算出 ΔσOR 的值小于 1
 

MPa, 远小于总体

强度改善的测量值, 是由于具有大纵横比的 GNPs 主要分

布在晶界, 使位错很难在 GNPs 周围滑移, 因此 Orowan 强

化对复合材料强度的贡献很小。
从理论上讲, 复合材料中载荷传递的强化贡献

(ΔσLTS )可以近似地用剪切滞后模型来解释[83] :

ΔσLTS = ΔδM

fVR(S+4)
4

+fVM -1é

ë
êê

ù

û
úú (4)

其中, Δ δM 为 Ti 基体的屈服强度, S 为增强体的宽厚

比, fVM 和 fVR 分别为基体和增强体的体积分数。 Δ σLTS 可

用改进的剪切滞后模型来解释[30,
 

84] :
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图 15　 石墨烯 / 金属基复合材料的断裂照片: (a, c)石墨烯 / 铜基复合材料[84] ; (b, d)石墨烯 / 钛基复合材料[23]

Fig. 15　 Fracture
 

behavior
 

of
 

graphene / metal
 

matrix
 

composites:
 

( a,
 

c)
 

graphene / copper
 

matrix
 

composites[84] ;
 

( b,
 

d)
 

graphene / titanium
 

matrix
 

composites[23]

　 　 ΔσLTS = S
4
Vσym (5)

其中, S 是增强体的纵横比(碳纳米材料的直径与厚度之

比), V 是增强体的体积分数, σym 是基体的屈服强度。
事实上在烧结过程中消耗了复合材料的碳源, 并原位

生成了大量的 TiC。 在分析过程中, 可以将 Orowan 强

化和载荷传递强化视为碳纳米材料和 TiC 的综合贡献

(σLTS-O )。 因此, 钛基复合材料的抗拉强度(σc )可以表述

为钛基体强度(σm )、 晶粒细化(σGR )、 固溶强化(σSS )和

载荷传递(ΔσLTS-O )的总和, 可以得到[23] :
ΔσLTS-O =σc -σm -σGR -σSS (6)

利用公式(6)可计算出当 TC4 基体中引入 GNPs 时, 通过

Orowan 强化和载荷传递强化贡献的强度为 184. 6
 

MPa,
发现残留的石墨烯和原位形成的 TiC 产生的 Orowan 强化

和载荷传递为主要强化贡献。
4. 4　 位错强化

碳纳米材料和原位界面产物 TiC 颗粒对位错的滑移

具有阻碍作用(图 16) [85] , 使得界面附近位错塞积, 有

助于复合材料的强化, 复合材料的 HRTEM 照片(图 16d)
也说明了多层石墨烯与基体的良好结合[15] 。 此外, 纳米

碳源会诱导 TiC 界面附近的 Ti 基体以及碳纳米材料 / Ti
基体之间的界面处产生缺陷, 即间隙原子或几何缺陷,
并为位错的形成提供源位点[86] 。 拉伸变形后复合材料和

基体样品位错密度(ρ)可通过以下公式计算[71,
 

86] :

ρ = 2 　 3ε
db

(7)

其中, ε 和 d 分别是微应变和晶粒尺寸。 ε 和 d 可以通过

XRD 分析并结合 Williamson-Hall 方法来定量计算[71,
 

87] :

Bcosθ = Kλ
d

+ εsinθ (8)

其中, B 是 XRD 峰半高宽的宽度, K 是常数 0. 9[87] , θ 是

布拉格角, λ 是 Cu-Ka 辐射的波长。 位错强化( Δ σD )导

致的强度增加可以根据 Arsenault 等[88] 提出的关系式来

计算:

ΔσD = ΔσCD -ΔσMD = αGb 　 ρc - 　 ρm( ) (9)

其中, ΔσCD 和 ΔσMD 分别是拉伸变形后复合材料和未增

强基体的位错强化, α 是几何常数, 为 1. 25[88] , G 是金

属基体的剪切模量, ρm 和 ρc 分别是基体和复合材料的位

错密度。
由此可见, 钛基复合材料的强化机制主要体现为石

墨烯或界面产物 TiC 颗粒与基体之间的交互作用, 并且

这些强化机制通常被认为是同时发生的[87] 。 此外, 钛基

复合材料基于这些理论模型所计算出来的强度贡献是否

满足实验条件的多样性, 仍需进一步完善与验证。

5　 结　 语

为满足材料在苛刻条件下的服役要求, 钛基复合材

料因其优异的力学性能而具有广阔的应用前景, 制备高

强高韧钛基复合材料是目前的研究重点。 在追求高强度

的同时往往会使钛基复合材料塑性严重恶化。 研究表明

通过提高纳米碳材料的分散性以及调控界面反应能够改
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图 16　 TiC 体积分数为 7. 5%的 TiC / CrMnFeCoNi0. 8 复合材料的 TEM 照片( a) 和对应区域的电子衍射图谱( b) [85] ; 多层石墨烯

(multilayer
 

graphene, MLG)质量分数为 0. 5%的 MLG / Ti 复合材料的 TEM 照片(c)和 MLG / Ti 界面的 HRTEM 照片以及 Ti 对

应区域的衍射图谱(d) [15]

Fig. 16　 TEM
 

image
 

(a)
 

and
 

SAED
 

pattern
 

(b)
 

of
 

7. 5vol%TiC / CrMnFeCoNi0. 8
 

composites,
 

respectively[85] ;
 

TEM
 

images
 

of
 

0. 5wt%
 

multi-

layer
 

graphene(MLG) / Ti
 

composites
 

(c),
 

HRTEM
 

images
 

of
 

MLG / Ti
 

interface
 

and
 

SAED
 

pattern
 

of
 

Ti,
 

respectively
 

(d) [15]

善钛基复合材料的强塑性倒置问题。 近年来, 一些新方

法也被用来制备纳米碳强化钛基复合材料(如 3D 打印、
无压烧结工艺等), 尽管该方法可以提高钛基复合材料室

温强度, 但是对材料塑性仍然没有明显的改善。 由于碳

纳米材料增强金属基复合材料界面结构复杂, 且建立界

面结构特征和力学性能的关系极其困难, 材料数据库、
机器学习和并行计算等先进计算技术的发展促进了纳米

碳增强金属基复合材料在原子尺度的模拟研究工作。 未

来如果能将材料特性、 实验工艺、 数据结果等载入数据

库这项研究工作走向成熟化, 那么将极大提高研发效率,
从而降低或避免资源浪费。

随着对钛基复合材料的深入研究, 低成本化是其未

来发展的主要方向。 首先, 未来石墨烯或碳纳米管的增

强体或许能被更廉价的纳米碳增强体材料替代, 作者课

题组的研究已表明炭黑或颗晶黑等作为钛基复合材料的

增强体材料具有更优的发展潜力。 其次, 相比于旋转电

极法制备的钛合金粉末, 以低成本的 TiH2 、 Al-V 等中间

合金为基体原料, 通过元素混合粉制备钛基复合材料可

大幅度降低复合材料的成本。 但该方法应用于钛基复合

材料的制备仍存在较大的困难, 主要是由于粉末流动性

差、 碳纳米材料分散均匀性差和需要复杂的脱氢工艺等,
因此在这方面需要进一步深入研究。
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