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摘　 要: 石墨烯材料以其优异的本征力学性能ꎬ 被认为是新一代金属基复合材料中理想的增强体ꎮ 特别是ꎬ 由于调控石墨烯

内禀缺陷的种类和含量可以较为简便地实现对其本征力学性能的精确“剪裁”ꎬ 使得石墨烯增强金属基复合材料具有广阔的发

展空间ꎮ 综述了近年来石墨烯增强金属基复合材料制备工艺与结构￣性能关系的研究进展ꎬ 并聚焦于石墨烯 / 金属之间界面的

结构与性能ꎮ 这不仅是因为在复合材料使役时ꎬ 外加载荷是通过复合界面传递到石墨烯增强体的(即“承载效应”)ꎬ 也因为随

着石墨烯的加入ꎬ 在复合材料变形过程中石墨烯和金属基体内的位错发生复杂的相互作用ꎬ 改变或影响了基体的变形机制ꎬ

导致了额外的强韧化效果ꎮ 最后ꎬ 展望了石墨烯增强金属基复合材料的发展趋势ꎬ 指出需要发展可放大的制备工艺ꎬ 并深入

研究实际使役条件下复合材料的力学行为和性能响应机制ꎮ
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1　 前　 言

硬的增强体(通常是陶瓷材料)引入到金属基体中形

成的金属基复合材料具有在其各个组分和 /或其合金中无

法获得的性能ꎮ 就力学性能而言ꎬ 通过合金化的方法(如

固溶强化和沉淀强化)可以容易地提高金属材料的强度ꎬ

然而这些方法不会改变由金属化学键强度决定的弹性模

量(即结构组件的刚度)ꎮ 而在金属基复合材料中ꎬ 增强

体可以通过其在力学加载时的承载能力有效提高复合材

料的弹性模量ꎮ 金属基复合材料的发展总是伴随着探索、
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发现和使用更先进的增强体材料ꎮ 在过去的 １０ 年中ꎬ 随

着碳纳米管、 石墨烯及其衍生物等纳米碳材料的出现ꎬ
已经有大量研究工作致力于纳米碳增强金属基复合材料

的制备和表征[１－３] ꎮ 以二维平面结构的石墨烯为例ꎬ 据

报道ꎬ 无缺陷的单晶石墨烯 具 有 极 高 的 断 裂 强 度

(１３０ ＧＰａ) [４]和杨氏模量(１ ＴＰａ) [４] ꎮ 而且即使石墨烯中

含有一定浓度的结构缺陷ꎬ 其本征力学性能也仍然优于

传统的陶瓷纤维和颗粒增强体[５] ꎮ 此外ꎬ 由于石墨烯与

金属基体中的各种晶体缺陷(如位错)之间丰富的相互作

用ꎬ 石墨烯增强金属基复合材料的力学性能可以远远超

过“混合法则”预测的结果[６－８] ꎮ 本文重点综述了近年来

石墨烯增强金属基复合材料制备工艺与结构￣性能关系的

研究进展ꎬ 并聚焦于石墨烯与金属之间界面的结构与性

能ꎮ 这是因为界面不仅将外部载荷从基体传递到增强体ꎬ

而且还影响复合材料的强韧化机制[６－８] ꎮ 最后ꎬ 本文展

望了石墨烯增强金属基复合材料的发展趋势和其面临的

挑战ꎮ

2　 制备和工艺方法

石墨烯增强金属基复合材料制备的难点之一是石墨

烯的大规模制备ꎮ 已有制备石墨烯的方法主要分为自下

而上(ｂｏｔｔｏｍ￣ｕｐ)与自上而下( ｔｏｐ￣ｄｏｗｎ)两种ꎮ 化学气相

沉积( ｃｈｅｍｉｃａｌ ｖａｐｏｒ ｄｅｐｏｓｉｔｉｏｎꎬ ＣＶＤ) 是前者的典型代

表[９ꎬ １０] ꎮ 已有 ＣＶＤ 方法制备石墨烯的主要瓶颈或问题

是: ① 制备工艺复杂ꎬ 效率较低ꎻ ② 石墨烯只能生长于

具有特定催化作用的基体上(如铜、 镍)ꎬ 而更广泛的应

用需要将石墨烯从基体上转移[１１] ꎬ 不仅步骤复杂、 成本

高ꎬ 而且转移过程中可能造成石墨烯的表面褶皱与形变ꎬ
进而产生层内缺陷ꎬ 降低石墨烯质量与本征力学、 功能

特性[１２ꎬ １３] ꎻ ③ ＣＶＤ 制备的石墨烯缺陷与尺寸的影响因

素较多ꎮ 如催化剂衬底的纯度、 形貌与大小ꎬ ＣＶＤ 设备

尺寸ꎬ 石墨烯生长温度、 时间以及冷却速率等[１１ꎬ １４] ꎮ 这

些影响因素的相互作用对石墨烯制备过程的精确控制要

求很高ꎬ 因此至今石墨烯的 ＣＶＤ 制备工艺还未形成科学

化的指南ꎮ 石墨烯制备的“自上而下”方法是通过对石墨

片的后期处理获得单层或少层石墨烯ꎮ 主要包括: ① 机

械剥离法[１５－１７] ꎮ 由于石墨层间是具有较弱剪切强度的

π－π键合ꎬ 因此在受力作用下(机械搅拌ꎬ 超声振荡ꎬ 粘

力分离等)ꎬ 可以实现石墨片的层间剥离ꎮ 这种方法的优

点是工艺简单并利于大规模生产、 石墨烯缺陷少质量高ꎮ
不足之处是单层或少层石墨烯的产量低ꎬ 尺寸较小且不

宜控ꎮ ② 氧化还原法[１８－２０] ꎮ 通过对石墨片前期的氧化处

理形成氧化石墨ꎬ 石墨层间由于氧化作用而插入的氧、
氢原子扩大了石墨层间距ꎬ 当氧化石墨迅速受热时ꎬ 层

间分解的二氧化碳、 水等气体的快速膨胀使石墨层间分

离ꎬ 形成单层或少层石墨烯ꎮ 除热膨胀方法外ꎬ 亦可通

过超声作用解理氧化石墨而形成氧化石墨烯( ｇｒａｐｈｅｎｅ
ｏｘｉｄｅꎬ ＧＯ)ꎬ 氧化石墨烯表面亲水官能团(如羧基、 羰基

等)使其容易分散于大多数溶剂中[２１] ꎬ 因而为石墨烯后

期处理或应用提供了广阔的空间与可能性ꎮ 通过对氧化

石墨烯的化学或高温退火还原ꎬ 可以实现具有较高质量

的少层或者单层石墨烯的制备ꎬ 因此氧化还原方法是制

备单层石墨烯的简单、 高效的手段ꎮ
石墨烯增强金属基复合材料制备的难点之二是石墨

烯在金属基体中的均匀分散ꎮ 石墨烯的高表面积与体积

比是一把“双刃剑”ꎬ 一方面可以导致比传统增强材料更

好的硬化和强化效率[５] ꎬ 但另一方面ꎬ 其相互间的较强

范德华力作用使得石墨烯片层之间易相互团聚[２２] ꎮ 而且

由于金属基体与石墨烯在化学上不相容ꎬ 在复合材料制

备过程中ꎬ 最初均匀分散在溶剂中的石墨烯也可能在金

属表面边缘和凹处重新团聚ꎮ 此外ꎬ 由于石墨烯的力学

性能具有高度各向异性的特点ꎬ 因此为了获得最佳的力

学性能ꎬ 将增强体排列在其承载方向上变得尤为重要ꎮ
为了解决这些问题ꎬ 研究者已经发展并实施了不同的复

合材料制备路线ꎬ 主要可以分为以下两种类型的方法ꎮ
2􀆰 1　 粉末冶金复合制备法(powder metallurgy)

粉末冶金工艺(通常为球磨)的特征在于其高应变速

率并且将导致球磨材料的大塑性变形ꎮ 它是制备非平衡

合金和纳米晶金属的重要方法[２３－２５] ꎮ 在过去的 １０ 年中ꎬ
由于简单、 高效和普遍适用性等特点ꎬ 许多研究报道了

使用球磨方法把石墨烯纳米片均匀分散在金属基体内部ꎮ
然而ꎬ 这种高能球磨过程和球磨时的严重变形可能引起

石墨烯结构的破裂和损坏ꎬ 并在其结构中引入各种类型

的缺陷ꎮ 另外ꎬ 由于在球磨过程中石墨烯与金属基体界

面处的化学反应ꎬ 也可能引起脆性金属间化合物的形成

(如石墨烯和铝基体球磨分散过程中可能会生成Ａｌ４Ｃ３反

应相)ꎮ 因此ꎬ 石墨烯和金属粉末的简单共球磨很难发挥

其对金属基复合材料的性能增强潜力[１ꎬ ５] ꎮ 为了将高能

球磨造成的石墨烯结构破坏最小化ꎬ 研究者提出了用改

进的粉末冶金方法来制备石墨烯增强金属基复合材料ꎮ
２􀆰 １􀆰 １　 自下而上的自组装粉末冶金法

Ｌｉ 等[５ꎬ ２６]提出了通过静电吸附的方法实现石墨烯在

金属基体上的均匀分散ꎬ 然后通过自下而上的自组装粉

末冶金法获得石墨烯增强金属基复合材料ꎬ 以石墨烯(以
还原氧化石墨烯(ＲＧＯ)的形式存在)增强铝基复合材料
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为例ꎬ 工艺路线如图 １ 所示ꎮ 首先ꎬ 将氧化石墨加入到

去离子水中ꎬ 在冰浴中超声形成单层氧化石墨烯分散液

(图 １ａ左图)ꎮ 球形铝粉 (图 １ａ 右图) 球磨成铝片 (图

１ｂ)ꎮ 通过静电吸附ꎬ 氧化石墨烯片均匀吸附在片状铝粉

的表面形成氧化石墨烯 /铝复合片状粉末ꎮ 之后ꎬ 将复合

片状粉末在管式炉中进行热还原形成石墨烯 /铝复合粉末

(图 １ｃ)ꎮ 最后ꎬ 石墨烯 /铝复合粉末经过冷压、 热压和

轧制形成具有层状结构的石墨烯 /铝复合材料块体

(图 １ｄ~１ｆ)ꎮ 通过对制备的复合材料进行 Ｘ 射线光电子

谱(ＸＰＳ)分析发现ꎬ 含有大量官能团的氧化石墨烯基本

完全转化成了石墨烯(图 １ｇ 右图)ꎮ 拉曼(Ｒａｍａｎ)分析发

现ꎬ 由于石墨烯没有经过高能球磨ꎬ 通过此工艺制备的

石墨烯 /金属复合材料可以保持石墨烯的结构不被破坏

(图 １ｇ 左图)ꎮ 因此石墨烯的强化效果能够得以有效实

现ꎮ 另外ꎬ 此方法通用性强ꎬ 适用于大规模制备复合材

料块体ꎮ

图 １　 基于静电吸附的自下而上自组装粉末冶金法制备石墨烯 / 铝复合材料(石墨烯以还原氧化石墨烯(ＲＧＯ) 的形式存在)的制备路线:

(ａ)用于复合材料制备的原材料: 沉积在云母基底上的剥离氧化石墨烯单层的 ＡＦＭ 照片(左)和球形铝粉末的 ＳＥＭ 照片(右)ꎻ (ｂ)球

磨 ４ ｈ 后的铝薄片的 ＳＥＭ 照片ꎻ (ｃ)石墨烯 / 铝复合薄片的 ＳＥＭ 照片ꎬ 其表面上具有均匀吸附的 ＲＧＯ 薄片ꎬ 插图中为放大照片ꎻ (ｄ)

单轴压实后石墨烯 / 铝纳米层状复合材料的断裂表面 ＳＥＭ 照片ꎻ (ｅ)用于单轴试验的石墨烯 / 铝复合材料样品的 ＯＭ 照片ꎻ ( ｆ)轧制后

的纳米层状结构的 ＳＥＭ 照片ꎻ (ｇ)氧化石墨烯和制备态石墨烯 / 铝纳米层状复合材料的拉曼和 Ｃ １ｓ ＸＰＳ 光谱比较[５]

Ｆｉｇ􀆰 １　 Ｂｏｔｔｏｍ￣ｕｐ ｓｅｌｆ￣ａｓｓｅｍｂｌｙ ｐｏｗｄｅｒ ｍｅｔａｌｌｕｒｇｙ ｆａｂｒｉｃａｔｉｏｎ ｒｏｕｔｅ ｏｆ ｇｒａｐｈｅｎｅ / Ａｌ ｃｏｍｐｏｓｉｔｅ ｂａｓｅｄ ｏｎ ｅｌｅｃｔｒｏｓｔａｔｉｃ ａｄｓｏｒｐｔｉｏｎ: (ａ) Ｃｈａｒａｃｔｅｒｉｚａｔｉｏｎ ｏｆ

ｒａｗ ｍａｔｅｒｉａｌｓ ｕｓｅｄ ｆｏｒ ｃｏｍｐｏｓｉｔｅ ｆａｂｒｉｃａｔｉｏｎ: ＡＦＭ ｉｍａｇｅ ｏｆ ｅｘｆｏｌｉａｔｅｄ ｇｒａｐｈｉｔｅ ｏｘｉｄｅ ｍｏｎｏｌａｙｅｒｓ ｄｅｐｏｓｉｔｅｄ ｏｎｔｏ ａ ｍｉｃａ ｓｕｂｓｔｒａｔｅ ( ｌｅｆｔ)ꎬ ａｎｄ ＳＥＭ

ｉｍａｇｅ ｏｆ ｔｈｅ ｓｐｈｅｒｉｃａｌ Ａｌ ｐｏｗｄｅｒｓ (ｒｉｇｈｔ)ꎻ (ｂ) ＳＥＭ ｉｍａｇｅ ｏｆ ｔｈｅ Ａｌ ｆｌａｋｅｓ ａｆｔｅｒ ｂａｌｌ￣ｍｉｌｌｉｎｇ ｆｏｒ ４ ｈꎻ (ｃ) ＳＥＭ ｉｍａｇｅ ｏｆ ｔｈｅ ＲＧＯ / Ａｌ ｃｏｍｐｏｓｉｔｅ

ｆｌａｋｅｓ ｗｉｔｈ ｕｎｉｆｏｒｍｌｙ ａｄｓｏｒｂｅｄ ＲＧＯ ｓｈｅｅｔｓ ｏｎ ｉｔｓ ｓｕｒｆａｃｅꎬ ｗｉｔｈ ａ ｍａｇｎｉｆｉｅｄ ｒｅｎｄｉｔｉｏｎ ｓｈｏｗｎ ｉｎ ｔｈｅ ｉｎｓｅｔꎻ (ｄ) ＳＥＭ ｉｍａｇｅ ｓｈｏｗｉｎｇ ｔｈｅ ｍｏｒｐｈｏｌｏｇｙ

ｏｆ ｔｈｅ ｆｒａｃｔｕｒｅ ｓｕｒｆａｃｅ ｏｆ ＲＧＯ / Ａｌ ｎａｎｏｌａｍｉｎａｔｅｓ ａｆｔｅｒ ｕｎｉａｘｉａｌ ｃｏｍｐａｃｔｉｏｎꎻ (ｅ) ＯＭ ｉｍａｇｅ ｏｆ ＲＧＯ / Ａｌ ｃｏｍｐｏｓｉｔｅ ｓａｍｐｌｅｓ ｐｒｅｐａｒｅｄ ｆｏｒ ｕｎｉａｘｉａｌ

ｔｅｓｔꎻ ( ｆ) ＳＥＭ ｉｍａｇｅ ｓｈｏｗｉｎｇ ｔｈｅ ｎａｎｏｌａｍｉｎａｔｅｄ ｓｔｒｕｃｔｕｒｅ ａｆｔｅｒ ｒｏｌｌｉｎｇꎻ (ｇ) Ｒａｍａｎ ａｎｄ Ｃ １ｓ ＸＰＳ ｓｐｅｃｔｒｕｍｓ ｏｆ ＧＯ ａｎｄ ｔｈｅ ａｓ￣ｆａｂｒｉｃａｔｅｄ ＲＧＯ /

Ａｌ ｎａｎｏｌａｍｉｎａｔｅｄ ｃｏｍｐｏｓｉｔｅ[５]

　 　 除了采用吸附法获得石墨烯均匀分布的石墨烯 /金属

复合粉末之外ꎬ Ｃａｏ 等[２７]利用 ＣＶＤ 方法在具有催化作用

的金属粉体表面(如铜、 镍)直接生长石墨烯来实现石墨

烯在金属基体上的均匀分散ꎮ 然后通过自下而上的自组

装粉末冶金法获得石墨烯 /金属复合材料ꎮ 该制备方法的

示意图如图 ２ 所示ꎮ 该方法有着独特优势ꎬ 尤其是生长

的石墨烯质量高、 缺陷少、 在基体表面分散均匀ꎮ 该分

散方法的核心在于 ＣＶＤ 生长石墨烯ꎬ 因此在生长过程中

影响因素复杂、 不易控、 工艺复杂等缺点是该分散方法

的主要瓶颈ꎮ 因而高质量石墨烯的获得与良好的增强体 /
基体界面结合使金属基体表面的原位生长分散方法具有

很大吸引力与发展潜力ꎮ
２􀆰 １􀆰 ２　 分子尺度混合法(ｍｏｌｅｃｕｌａｒ￣ｌｅｖｅｌ ｍｉｘｉｎｇ)

分子尺度混合法[２８]的特点是金属盐在溶液中电离形

成的金属离子在改性石墨烯表面的官能团处钉扎ꎬ 通过

后期的氧化还原处理使金属颗粒均匀负载于石墨烯上形

７０２
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图 ２　 基于原位生长石墨烯的自下而上自组装粉末冶金法制备石墨烯 / 铜复合材料[２７] : 首先通过球磨工艺将球形铜粉末( ａ)转变成铜薄片

(ｂ)ꎬ 将获得的铜薄片浸泡在聚甲基丙烯酸甲酯(ＰＭＭＡ)的苯甲醚溶液中(通常质量分数小于 １％)ꎬ 然后在真空中干燥ꎬ 在表面上形

成均匀的 ＰＭＭＡ 薄膜(ｃ)ꎬ 涂覆的 ＰＭＭＡ 用作在高温下原位生长石墨烯的碳源(ｄ)ꎬ 石墨烯 / 铜复合粉末由于其大的纵横比而在重力

作用下自组装成生坯(ｅ)ꎬ 最终通过热压和热轧工艺获得复合材料(ｆ)

Ｆｉｇ􀆰 ２　 Ｂｏｔｔｏｍ￣ｕｐ ｓｅｌｆ￣ａｓｓｅｍｂｌｙ ｐｏｗｄｅｒ ｍｅｔａｌｌｕｒｇｙ ｆａｂｒｉｃａｔｉｏｎ ｒｏｕｔｅ ｏｆ ｇｒａｐｈｅｎｅ / Ｃｕ ｃｏｍｐｏｓｉｔｅ ｂａｓｅｄ ｏｎ ｉｎ￣ｓｉｔｕ ｇｒｏｗｔｈ ｏｆ ｇｒａｐｈｅｎｅ[２７] : ｓｐｈｅｒｉａｌ Ｃｕ ｐｏｗ￣

ｄｅｒ (ａ) ｗｅｒｅ ｆｉｒｓｔ ｔｒａｎｓｆｏｒｍｅｄ ｉｎｔｏ Ｃｕ ｆｌａｋｅ (ｂ) ｂｙ ａ ｂａｌｌ￣ｍｉｌｌｉｎｇ ｐｒｏｃｅｓｓꎬ ｔｈｅ ａｓ￣ｏｂｔａｉｎｅｄ Ｃｕ ｆｌａｋｅｓ ｗｅｒｅ ｓｏａｋｅｄ ｉｎ ａｎ ａｎｉｓｏｌｅ ｓｏｌｕｔｉｏｎ ｏｆ ＰＭＭＡ

( ｔｙｐｉｃａｌｌｙ ｌｅｓｓ ｔｈａｎ １ ｗｔ％) ａｎｄ ｔｈｅｎ ｄｒｉｅｄ ｉｎ ｖａｃｕｕｍꎬ ｆｏｒｍｉｎｇ ａ ｕｎｉｆｏｒｍ ＰＭＭＡ ｆｉｌｍ ｏｎ ｔｈｅ ｓｕｒｆａｃｅ(ｃ)ꎬ ｔｈｅ ｃｏａｔｅｄ ＰＭＭＡ ｗａｓ ｕｓｅｄ ａｓ ｃａｒｂｏｎ

ｓｏｕｒｃｅ ｆｏｒ ｉｎ￣ｓｉｔｕ ｇｒｏｗｉｎｇ ｇｒａｐｈｅｎｅ ａｔ ｅｌｅｖａｔｅｄ ｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅ (ｄ)ꎬ ｔｈｅ Ｇｒ / Ｃｕ ｃｏｍｐｏｓｉｔｅ ｐｏｗｄｅｒｓ ｗｅｒｅ ｓｅｌｆ￣ａｓｓｅｍｂｌｅｄ ｉｎｔｏ ｇｒｅｅｎ ｃｏｍｐａｃｔ ｂｙ ｇｒａｖｉｔｙ

ｂｅｃａｕｓｅ ｏｆ ｉｔｓ ｌａｒｇｅ ａｓｐｅｃｔ ｒａｔｉｏ(ｅ)ꎬ ａ ｎａｃｒｅ￣ｉｎｓｐｉｒｅｄ ｃｏｍｐｏｓｉｔｅ ｗａｓ ｆｉｎａｌｌｙ ｏｂｔａｉｎｅｄ ｂｙ ａ ｈｏｔ￣ｐｒｅｓｓｉｎｇ ａｎｄ ｈｏｔ￣ｒｏｌｌｉｎｇ ｐｒｏｃｅｓｓ ( ｆ)

成石墨烯 /金属复合粉末ꎬ 通过放电等离子体烧结将复合

粉末烧结并致密化形成石墨烯增强的金属复合材料ꎮ 以

石墨烯 /铜复合材料为例ꎬ 制备路线如图 ３ 所示ꎮ 首先ꎬ
将氧化石墨烯和金属离子在去离子水中均匀混合

(图 ３ｃ)ꎬ 在氧化石墨烯的官能团和铜离子之间形成化学

键ꎮ 通过 ＮａＯＨ 溶液将氧化石墨烯和铜离子的混合物氧

化成氧化石墨烯 /铜纳米复合粉末ꎬ 以避免在与铜离子形

成化学键之前还原氧化石墨烯的官能团(图 ３ｄ)ꎮ 再用

Ｈ２热还原获得用金属颗粒装饰的石墨烯(图 ３ｅ)ꎮ 最后ꎬ
通过放电等离子体烧结将复合粉末烧结并致密化形成石

墨烯增强的金属复合材料(图 ３ｆ)ꎮ 该方法可以赋予石墨

烯和金属基体之间稳固的界面结合ꎬ 而且是可以实现石

墨烯 /金属基复合材料块体制备的少有方法之一ꎮ 然而该

分散方法受制于金属离子还原过程ꎬ 仅适用于具有弱还

原性的金属基体ꎬ 如铜、 金等金属基复合材料体系ꎬ 通

用性不强ꎮ

图 ３　 基于分子尺度混合法的石墨烯 / 铜纳米复合材料制备工艺示意图: (ａ)原始石墨ꎬ (ｂ)通过 Ｈｕｍｍｅｒｓ 方法的氧化石墨烯ꎬ (ｃ)铜盐在氧

化石墨烯溶液中的分散ꎬ (ｄ)氧化石墨烯上的铜离子氧化成铜氧化物ꎬ (ｅ)还原氧化铜和氧化石墨烯ꎬ ( ｆ)烧结的石墨烯 / 铜纳米复合

粉末[２８]

Ｆｉｇ􀆰 ３　 Ｓｃｈｅｍａｔｉｃ ｏｆ ｆａｂｒｉｃａｔｉｏｎ ｐｒｏｃｅｓｓ ｏｆ ＲＧＯ / Ｃｕ ｎａｎｏｃｏｍｐｏｓｉｔｅ ｂａｓｅｄ ｏｎ ｍｏｌｅｃｕｌａｒ￣ｌｅｖｅｌ ｍｉｘｉｎｇ: (ａ) ｐｒｉｓｔｉｎｅ ｇｒａｐｈｉｔｅꎬ (ｂ) ｇｒａｐｈｅｎｅ ｏｘｉｄｅ ｂｙ ｔｈｅ
Ｈｕｍｍｅｒｓ ｍｅｔｈｏｄꎬ (ｃ) ｄｉｓｐｅｒｓｉｏｎ ｏｆ Ｃｕ ｓａｌｔ ｉｎ ｇｒａｐｈｅｎｅ ｏｘｉｄｅ ｓｏｌｕｔｉｏｎꎬ (ｄ) ｏｘｉｄａｔｉｏｎ ｏｆ Ｃｕ ｉｏｎｓ ｔｏ Ｃｕ￣ｏｘｉｄｅ ｏｎ ｇｒａｐｈｅｎｅ ｏｘｉｄｅꎬ (ｅ) ｒｅｄｕｃｔｉｏｎ

ｏｆ Ｃｕ￣ｏｘｉｄｅ ａｎｄ ｇｒａｐｈｅｎｅ ｏｘｉｄｅꎬ (ｆ) ｓｉｎｔｅｒｅｄ ＲＧＯ / Ｃｕ ｎａｎｏｃｏｍｐｏｓｉｔｅ ｐｏｗｄｅｒｓ[２８]
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2􀆰 2　 层￣层累积法(Layer￣by￣layer deposition)

Ｋｉｍ 等[６]利用石墨烯与纳米尺度层厚金属膜的逐次

叠加方法实现了具有层状结构微米级厚度的石墨烯 /铜或

镍基复合材料薄膜的制备与力学行为表征ꎮ 具体包括以

下 ３ 个步骤: ① 在铜箔上利用 ＣＶＤ 方法生长单层、 高质

量石墨烯并通过 ＰＭＭＡ 实现所生长石墨烯的剥离与转

移ꎮ ② 将石墨烯平铺于事先真空蒸镀制备的纳米尺度层

厚金属(铜或镍)基板上并经由多次石墨烯制备、 转移、

金属真空蒸镀的循环过程制备具有微米层厚的层状结构

石墨烯 /金属基复合材料薄膜ꎮ ③ 通过纳米压痕下的微

柱压缩实验表征复合材料力学性能ꎮ 相关的实验步骤示

意图如图 ４ 所示ꎮ 该制备方法通用性强ꎬ 适合作为模型

材料研究石墨烯 /金属基复合材料中的界面、 增强机制、

尺度效应等基础性问题ꎮ

　 　 另外ꎬ 利用金属盐溶液与改性石墨烯溶液的电化学

共沉积(图 ５)也可以实现薄膜状复合材料的一次性制

备[２９] ꎮ 该分散方法优势为分散效果好、 效率高ꎮ 缺点是

难以制备块状样品且通用性不强ꎮ

图 ４　 基于层￣层累积法制备石墨烯增强金属复合材料的制备路线: 利用 ＣＶＤ 生长石墨烯并利用 ＰＭＭＡ 将石墨烯转移至电子束真空蒸镀法

制备的纳米尺度层厚金属基体上ꎻ 多次石墨烯制备、 转移至金属表面、 金属真空蒸镀的循环过程可实现具有微米尺度厚度的纳米层

状石墨烯 / 铜或镍基复合材料薄膜的制备ꎻ 利用微柱压缩实验表征复合材料力学性能[６]

Ｆｉｇ􀆰 ４　 Ｆａｂｒｉｃａｔｉｏｎ ｏｆ ｎａｎｏｃａｒｂｏｎ￣ｒｅｉｎｆｏｒｃｅｄ ｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓ ｂａｓｅｄ ｏｎ ｔｈｅ ｌａｙｅｒ￣ｂｙ￣ｌａｙｅｒ ａｐｐｒｏａｃｈ. Ｇｒａｐｈｅｎｅ ｉｓ ｆｉｒｓｔ ｇｒｏｗｎ ｕｓｉｎｇ ＣＶＤ ａｎｄ ｔｒａｎｓｆｅｒｒｅｄ ｏｎｔｏ ｔｈｅ

ｅｖａｐｏｒａｔｅｄ ｍｅｔａｌ ｔｈｉｎ ｆｉｌｍ ｏｎ ａｎ ｏｘｉｄｉｚｅｄ Ｓｉ ｓｕｂｓｔｒａｔｅꎬ ｔｈｅ ＰＭＭＡ ｌａｙｅｒ ｉｓ ｔｈｅｎ ｒｅｍｏｖｅｄꎬ ａｎｄ ｔｈｅ ｎｅｘｔ ｍｅｔａｌ ｔｈｉｎ ｆｉｌｍ ｌａｙｅｒ ｉｓ ｅｖａｐｏｒａｔｅｄꎻ ｂｙ ｒｅ￣

ｐｅａｔｉｎｇ ｔｈｅ ｍｅｔａｌ ｄｅｐｏｓｉｔｉｏｎ ａｎｄ ｇｒａｐｈｅｎｅ ｔｒａｎｓｆｅｒ ｐｒｏｃｅｓｓꎬ Ｃｕ / ｇｒａｐｈｅｎｅ ａｎｄ Ｎｉ / ｇｒａｐｈｅｎｅ ｎａｎｏｌａｙｅｒｅｄ ｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓ ｗｅｒｅ ｆａｂｒｉｃａｔｅｄꎻ ｔｈｅ ｍｅｃｈａｎｉ￣

ｃａｌ ｐｒｏｐｅｒｔｉｅｓ ｏｆ ｔｈｅ ａｓ￣ｆａｂｒｉｃａｔｅｄ ｎａｎｏｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓ ｗｅｒｅ ｃｈａｒａｃｔｅｒｉｚｅｄ ｂｙ ｃｏｍｐｒｅｓｓｉｏｎ ｔｅｓｔ ｏｆ ｎａｎｏｆｉｌｌｅｒｓ ｍｉｌｌｅｄ ｂｙ ＦＩＢ[６]

图 ５　 石墨烯 / 铜复合薄膜电沉积的实验装置图(ａ)ꎻ 分别由直流电沉积(ｄｉｒｅｃｔ ｃｕｒｒｅｎｔ ｅｌｅｃｔｒｏｄｅｐｏｓｉｔｉｏｎꎬ ＤＣ) (ｂ)和反向脉冲电沉积( ｐｕｌｓｅ

ｒｅｖｅｒｓｅ ｅｌｅｃｔｒｏｄｅｐｏｓｉｔｉｏｎꎬ ＰＲＥＤ)(ｃ)制备的铜和石墨烯电流波形的示意图ꎻ 铜 / 石墨烯纳米复合薄膜的共沉积(ｄꎬ ｅ) [２９]

Ｆｉｇ􀆰 ５　 Ｅｘｐｅｒｉｍｅｎｔａｌ ｓｅｔｕｐ ｆｏｒ ｔｈｅ ｅｌｅｃｔｒｏｄｅｐｏｓｉｔｉｏｎ ｏｆ ｇｒａｐｈｅｎｅ / Ｃｕ ｃｏｍｐｏｓｉｔｅ ｆｏｉｌ (ａ)ꎻ ｒｅｐｒｅｓｅｎｔａｔｉｏｎ ｏｆ ｔｈｅ ｃｕｒｒｅｎｔ ｗａｖｅｆｏｒｍｓ ｏｆ Ｃｕ ａｎｄ Ｇｒ ｐｒｅｐａｒｅｄ ｂｙ

ＤＣ (ｂ) ａｎｄ ＰＲＥＤ (ｃ)ꎬ ｒｅｓｐｅｃｔｉｖｅｌｙꎻ ｓｃｈｅｍａｔｉｃ ｏｆ ｔｈｅ ｃｏ￣ｄｅｐｏｓｉｔｉｏｎ ｏｆ Ｃｕ / Ｇｒ ｎａｎｏｃｏｍｐｏｓｉｔｅ ｆｏｉｌｓ (ｄꎬ ｅ) [２９]

９０２
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3　 复合界面与强韧化机制

金属基复合材料的力学性能取决于基体和增强体材

料的本征性能ꎬ 以及基体与增强体界面的结构和特征ꎮ

大多数石墨烯增强的金属基复合材料为非连续增强的金

属基复合材料ꎮ 在此类石墨烯增强的金属基复合材料中ꎬ

基于剪切￣延滞(ｓｈｅａｒ￣ｌａｇ)模型[３０] ꎬ 外部力学载荷通过石

墨烯与金属基体界面处产生的剪切应力从金属基体传递

到石墨烯[３０] ꎮ 因此ꎬ 石墨烯所承受的最大载荷以及复合

材料的强韧化机制将主要取决于石墨烯与金属界面的剪

切强度ꎮ 换句话说ꎬ 有效地 “裁剪”复合材料的力学性能

需要适当的设计和界面性质的精确测量ꎮ

3􀆰 1　 复合界面强度表征

由于增强相的微纳米尺度的限制ꎬ 定量化地测量块

体复合材料尤其是纳米增强相 /金属基复合材料中的界面

强度数值具有较大的难度ꎬ 因而鲜有文献及测量方法报

道ꎮ 幸运的是ꎬ 近些年微 /纳尺度的力学测试方法的发展

为石墨烯与金属的界面强度测量提供了可能[３１ꎬ ３２] ꎮ 以纳

米层状的石墨烯增强铝基复合材料为例ꎬ Ｆｅｎｇ 等[３３] 采用

聚焦离子束(ＦＩＢ)在纳米层状的石墨烯 /铝块体复合材料

中制备层状方向与加载方向呈 ４５°夹角的复合微柱ꎬ 如

图 ６ａ和 ６ｂ 所示ꎮ 之后对复合微柱开展单轴压缩测试ꎬ 在

承受单轴压缩载荷时ꎬ 石墨烯 /铝的界面承受最大的分切

应力(即单轴法向应力的一半)ꎬ 因此通过此分切应力可

以评估界面的剪切强度ꎮ 当断裂剪切沿着石墨烯 /铝的界

面发生时ꎬ 此分切应力即为界面的剪切强度ꎮ 当断裂发

生在铝基体内部时ꎬ 此分切应力为界面剪切强度的最小

值ꎮ 事实上ꎬ 由于此复合材料具有良好的界面结合ꎬ 复

合微柱没有发生界面的断裂和剥离ꎬ 剪切断裂以穿晶断

裂模式穿过铝层内部(图 ６ｃ 和 ６ｄ)ꎬ 因此ꎬ 石墨烯 /铝的

界面强度高于铝基体的剪切强度ꎮ 虽然从目前的结果中

无法得到界面剪切强度的精确值ꎬ 但可以评估石墨烯 /铝

的界面剪切强度高于 １３０ ＭＰａꎮ

图 ６　 纳米层状结构石墨烯 / 铝复合材料界面强度的定量表征: (ａ) 利用微柱压缩实验定量测量界面强度过程示意图ꎻ (ｂꎬ ｃ) 层状石墨烯铝

基复合材料微柱压缩前与压缩后 ＳＥＭ 照片比较ꎻ (ｄ)层状石墨烯铝基复合材料微柱压缩后 ＴＥＭ 照片[３３]

Ｆｉｇ􀆰 ６　 Ｑｕａｎｔｉｔａｔｉｖｅ ｍｅａｓｕｒｅｍｅｎｔ ｏｆ ｔｈｅ ｉｎｔｅｒｆａｃｉａｌ ｓｔｒｅｎｇｔｈ ｏｆ ＲＧＯ / Ａｌ ｎａｎｏｌａｍｉｎａｔｅｄ ｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓ: (ａ) ｓｃｈｅｍａｔｉｃ ｏｆ ｔｈｅ ｍｉｃｒｏｐｉｌｌａｒ ｃｏｍｐｒｅｓｓｉｏｎ ｔｅｓｔ ｂｙ

ｗｈｉｃｈ ｔｈｅ ｉｎｔｅｒｆａｃｉａｌ ｓｔｒｅｎｇｔｈ ｏｆ ＲＧＯ / Ａｌ ｎａｎｏｌａｍｉｎａｔｅｄ ｃｏｍｐｏｓｉｔｅ ｃａｎ ｂｅ ｑｕａｎｔｉｔａｔｉｖｅｌｙ ｍｅａｓｕｒｅｄꎻ (ｂꎬ ｃ) ｔｙｐｉｃａｌ ＳＥＭ ｉｍａｇｅｓ ｏｆ ＲＧＯ / Ａｌ ｎａｎｏ￣

ｌａｍｉｎａｔｅｄ ｍｉｃｒｏｐｉｌｌａｒ ｂｅｆｏｒｅ ａｎｄ ａｆｔｅｒ ｃｏｍｐｒｅｓｓｉｏｎ ｔｅｓｔꎬ ｒｅｓｐｅｃｔｉｖｅｌｙꎻ (ｄ) ｔｙｐｉｃａｌ ＴＥＭ ｉｍａｇｅ ｏｆ ＲＧＯ / Ａｌ ｎａｎｏｌａｍｉｎａｔｅｄ ｍｉｃｒｏｐｉｌｌａｒ ａｆｔｅｒ ｃｏｍ￣

ｐｒｅｓｓｉｏｎ ｔｅｓｔ [３３]

3􀆰 2　 强韧化机制

石墨烯在金属基体内部均匀分布的金属基复合材料

在提高其强度的同时通常会不可避免地引起塑韧性的下

降ꎮ 为了解决这一强韧性倒置关系ꎬ 一个有效的方法是

引入石墨烯到晶界或层界面ꎮ 例如 Ｋｉｍ 等[６] 采用层层累

积(ｌａｙｅｒ￣ｂｙ￣ｌａｙｅｒ ｄｅｐｏｓｉｔｉｏｎ)的方法制备了纳米层状的石

墨烯 /铜和石墨烯 /镍复合薄膜ꎬ 并对其开展了微柱压缩

测试ꎬ 如图 ７ 所示ꎮ 结果表明: 铜、 镍基体层厚分别为

７０ 与 １００ ｎｍ 时ꎬ 复合材料压缩屈服强度分别为 １􀆰 ５ 与

４􀆰 ０ ＧＰａꎬ 远高于未石墨烯增强相同层厚金属基体压缩屈

服强度( ~０􀆰 ８９ ＧＰａ)ꎮ 复合材料压缩屈服强度与金属基

体层厚近似满足霍尔￣佩奇关系(σｙ ＝σ０＋ｋｄ
－１ / ２)ꎬ 如图 ７ｅ

和 ７ｆꎮ 考虑到复合材料与未增强金属基体相同的制备工

艺ꎬ 基体内部组织结构(位错密度ꎬ 织构等)应区别不

０１２



　 第 ３ 期 郭　 强等: 金属材料的石墨烯强韧化

大ꎬ 意味着复合材料与基体相似的 σ０数值ꎮ 复合材料屈

服强度提高的原因是霍尔￣佩奇公式中 ｋ 值的增大ꎬ 表明

石墨烯 /金属界面对位错穿越的更大阻碍作用ꎮ

图 ７　 石墨烯 / 铜与石墨烯 / 镍纳米层状复合材料微柱压缩实验力学

性能: (ａꎬ ｂ)具有 １２５ ｎｍ 基体层间距的石墨烯 / 铜微柱压缩

前与压缩后 ＳＥＭ 形貌(标尺: ２００ ｎｍ)ꎻ (ｃꎬ ｄ)不同层间距镍

基与铜基纳米层状复合材料微柱压缩实验真应力￣真应变曲

线ꎻ (ｅꎬ ｆ)镍基与铜基纳米层状复合材料压缩屈服强度与层

间距关系曲线ꎬ 表明近似的霍尔￣佩奇关系[６]

Ｆｉｇ􀆰 ７　 Ｔｈｅ ｍｅｃｈａｎｉｃａｌ ｐｒｏｐｅｒｔｉｅｓ ｏｆ ｎａｎｏｌａｙｅｒｅｄ ｇｒａｐｈｅｎｅ / ｍｅｔａｌ ｃｏｍ￣

ｐｏｓｉｔｅｓ ｃｈａｒａｃｔｅｒｉｚｅｄ ｂｙ ｎａｎｏｐｉｌｌａｒ ｃｏｍｐｒｅｓｓｉｏｎ ｔｅｓｔ: ( ａꎬ ｂ)

ＳＥＭ ｉｍａｇｅｓ ｏｆ ｇｒａｐｈｅｎｅ / Ｃｕ ｎａｎｏｐｉｌｌａｒ ｗｉｔｈ １２５ ｎｍ ｌａｙｅｒ

ｓｐａｃｉｎｇ ｂｅｆｏｒｅ ａｎｄ ａｆｔｅｒ ｃｏｍｐｒｅｓｓｉｏｎ ｔｅｓｔꎬ ｒｅｓｐｅｃｔｉｖｅｌｙ ( ｓｃａｌｅ

ｂａｒ: ２００ ｎｍ)ꎻ (ｃꎬ ｄ) ｃｏｍｐｒｅｓｓｉｖｅ ｔｒｕｅ ｓｔｒｅｓｓ￣ｓｔｒａｉｎ ｃｕｒｖｅｓ ｏｆ

ｇｒａｐｈｅｎｅ / Ｎｉ ａｎｄ ｇｒａｐｈｅｎｅ / Ｃｕ ｎａｎｏｌａｙｅｒｅｄ ｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓ ｏｆ ｖａｒｉｏｕｓ

ｒｅｐｅａｔｅｄ ｍｅｔａｌ ｌａｙｅｒ ｓｐａｃｉｎｇꎬ ｒｅｓｐｅｃｔｉｖｅｌｙꎻ Ｔｈｅ ｙｉｅｌｄ ｓｔｒｅｎｇｔｈ

ｖｅｒｓｕｓ ｒｅｐｅａｔｅｄ ｌａｙｅｒ ｓｐａｃｉｎｇ ｐｌｏｔｓ ｆｏｒ ｇｒａｐｈｅｎｅ / Ｎｉ (ｅ) ａｎｄ (ｆ)

ｇｒａｐｈｅｎｅ / Ｃｕ ｎａｎｏｌａｙｅｒｅｄ ｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓ [６]

　 　 事实上ꎬ 通过变形后界面处位错组态的 ＴＥＭ 观察

(图 ８)ꎬ Ｋｉｍ 等[６] 证明了引入石墨烯界面对位错阻碍能

力的提高是层状构型石墨烯 /铜或镍基复合材料强度提高

的主要原因ꎮ 以上实验过程与结果是石墨烯 /金属基复合

材料构型调控的重要尝试ꎬ 阐明了石墨烯在金属基体中

巨大的增强潜力ꎮ

　 　 除了基于薄膜的石墨烯 /金属复合材料的力学行为研

究ꎬ Ｌｉ 等[５]制备了块体纳米层状的石墨烯 /铝复合材料ꎬ

并研究了块体纳米层状的石墨烯 /铝复合材料的强韧化机

制ꎮ 图 ９ａ 显示了具有不同石墨烯体积分数(０ꎬ ０􀆰 ７５％ꎬ

图 ８　 铜 / 石墨烯纳米层状复合材料的 ＴＥＭ 分析: (ａ)层间距为 １２５

ｎｍ 的铜 / 石墨烯纳米柱的低倍 ＴＥＭ 照片(比例尺: １００ ｎｍ)ꎬ

(ｂ)变形后的铜 / 石墨烯纳米柱的高倍 ＴＥＭ 照片ꎬ 显示了石

墨烯界面上方有更高的位错密度(比例尺: ５０ ｎｍ) [６]

Ｆｉｇ􀆰 ８　 ＴＥＭ ａｎａｌｙｓｉｓ ｏｆ ｔｈｅ Ｃｕ / ｇｒａｐｈｅｎｅ ｎａｎｏｌａｙｅｒｅｄ ｃｏｍｐｏｓｉｔｅ: ( ａ)

ＴＥＭ ｉｍａｇｅ ｏｆ ａ Ｃｕ / ｇｒａｐｈｅｎｅ ｎａｎｏｐｉｌｌａｒ ｗｉｔｈ １２５ ｎｍ ｒｅｐｅａｔ ｌａｙｅｒ

ｓｐａｃｉｎｇ ａｔ ａ ｌｏｗ ｍａｇｎｉｆｉｃａｔｉｏｎ ａｆｔｅｒ ｄｅｆｏｒｍａｔｉｏｎ ( ｓｃａｌｅ ｂａｒ: １００

ｎｍ)ꎬ (ｂ) ＴＥＭ ｉｍａｇｅ ｏｆ ａ Ｃｕ / ｇｒａｐｈｅｎｅ ｎａｎｏｐｉｌｌａｒ ａｆｔｅｒ ｄｅｆｏｒｍ￣

ａｔｉｏｎ ｔｈａｔ ｓｈｏｗｓ ａ ｈｉｇｈｅｒ ｄｅｎｓｉｔｙ ｏｆ ｄｉｓｌｏｃａｔｉｏｎｓ ａｂｏｖｅ ｔｈｅ

ｇｒａｐｈｅｎｅ ｉｎｔｅｒｆａｃｅ (ｓｃａｌｅ ｂａｒꎬ ５０ ｎｍ) [６]

１􀆰 ５％)的仿生构型石墨烯 /铝复合材料拉伸应力应变曲

线ꎮ 从图中可以看出ꎬ 相比于未石墨烯增强铝基体ꎬ 随

着石墨烯含量增加到体积分数 １􀆰 ５％ꎬ 复合材料的杨氏模

量与抗拉强度分别提升至(８７􀆰 １± ０􀆰 ８)与 (３０２±３) ＭＰａꎬ

相比于未增强铝基体ꎬ 性能分别提升 ２１％与 ５０％ꎬ 显示

出石墨烯在纳米层状的石墨烯 /铝复合材料中较强的增

强、 增模效果ꎮ 相比于传统的陶瓷增强体ꎬ 增强、 增模

效果显著提升ꎬ 而且数值亦超过与其性能相似的碳纳米

管(图 ９ｂ)ꎬ 达到据作者已知铝基复合材料中迄今文献报

道的增强体增强、 增模效率的最高值ꎬ 显示出石墨烯对

铝基体力学性能良好的提升作用ꎮ 此外ꎬ 从图 ９ａ 可以看

出ꎬ 复合材料的均匀延伸率随石墨烯体积分数的提高而

逐步降低ꎬ 然而复合材料的总延伸率随石墨烯体积分数

的增加并无减小ꎮ 纳米层状石墨烯 /铝复合材料的这种拉

伸行为特点实现了铝基复合材料的强度￣塑 /韧性性能匹

配ꎬ 打破了传统复合材料的强韧化倒置关系瓶颈ꎮ

　 　 经研究发现ꎬ 复合材料强化的来源除了石墨烯的有

效承载之外ꎬ 还与界面处的石墨烯与位错的相互作用有

关ꎮ 例如ꎬ Ｚｈａｏ 等[７] 研究了石墨烯 /铝复合材料中沿着

铝层厚度方向上位错密度的演变ꎬ 如图 １０ 所示ꎮ 特别

地ꎬ 考虑到薄片厚度约为 ２００ ｎｍꎬ 沿厚度方向分成 ５ 个

连续区域ꎬ 即 ０~４０ ｎｍꎬ ４０ ~ ８０ ｎｍꎬ ８０ ~ １２０ ｎｍꎬ １２０ ~

１６０ ｎｍ 和 １６０~２００ ｎｍꎮ 之后测量每个区域中的位错密度

(图 １０ａ)ꎮ 图 １０ｂ 显示了复合材料和未增强的铝基体中
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的位错密度分布ꎮ 从图中可以看出ꎬ 石墨烯 /铝复合微柱

界面处的位错密度明显高于未增强的铝基体界面处的位

错密度ꎬ 也就是说石墨烯与铝的界面可以有效阻碍位错

的运动从而引起复合材料的强化ꎮ

　 　 另外ꎬ Ｌｉ 等[５]通过原位拉伸研究了复合材料的韧化

　 　

机制ꎮ 图 １１ 为具有石墨烯体积分数 １􀆰 ５％的纳米层状石

墨烯 /铝复合材料在不同拉伸变形时间所对应的 ＴＥＭ 微

观形貌ꎮ 图中表明ꎬ 随着形变进行ꎬ 裂纹首先在具有较

大应力集中的石墨烯 /铝基体界面处产生微孔ꎬ 而后续形

变过程中在主裂纹后部产生明显的裂纹桥接现象ꎬ 裂纹

　 　

图 ９　 石墨烯 / 铝纳米层状复合材料的拉伸性能: (ａ)石墨烯 / 铝复合材料和未增强 Ａｌ 基体的工程应力￣应变曲线ꎬ 插图给出了石墨烯 / 铝复合

材料和未增强 Ａｌ 基体的归一化应变硬化率比较ꎻ (ｂ)石墨烯与其它增强材料的强化和硬化效率的比较[５]

Ｆｉｇ􀆰 ９　 Ｔｅｎｓｉｌｅ ｐｒｏｐｅｒｔｉｅｓ ｏｆ ＲＧＯ / Ａｌ ｎａｎｏｌａｍｉｎａｔｅｄ ｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓ: ( ａ) ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ ｓｔｒｅｓｓ￣ｓｔｒａｉｎ ｃｕｒｖｅｓ ｆｏｒ ＲＧＯ / Ａｌ ｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓ ａｎｄ ｔｈｅ ｕｎｒｅｉｎｆｏｒｃｅｄ Ａｌ

ｍａｔｒｉｘꎬ ｔｈｅ ｉｎｓｅｔ ｓｈｏｗｓ ｔｈｅ ｃｏｍｐａｒｉｓｏｎ ｏｆ ｔｈｅ ｎｏｒｍａｌｉｚｅｄ ｓｔｒａｉｎ ｈａｒｄｅｎｉｎｇ ｒａｔｅ ｏｆ ＲＧＯ / Ａｌ ｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓ ｗｉｔｈ ｔｈａｔ ｏｆ ｔｈｅ ｕｎｒｅｉｎｆｏｒｃｅｄ Ａｌ ｍａｔｒｉｘꎻ (ｂ)

ｃｏｍｐａｒｉｓｏｎ ｏｆ ｔｈｅ ｓｔｒｅｎｇｔｈｅｎｉｎｇ ａｎｄ ｓｔｉｆｆｅｎｉｎｇ ｅｆｆｉｃｉｅｎｃｉｅｓ ｏｆ ｇｒａｐｈｅｎｅ ｉｎ ＲＧＯ / Ａｌ ｎａｎｏｌａｍｉｎａｔｅｄ ｃｏｍｐｏｓｉｔｅ ｗｉｔｈ ｖａｒｉｏｕｓ ｒｅｉｎｆｏｒｃｅｍｅｎｔｓ ｉｎ Ａｌ

ｍａｔｒｉｘ ｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓ [５]

图 １０　 倾斜至[０１１]晶带轴的铝晶粒的 ＴＥＭ 照片ꎬ 白色箭头表示取连续的 ５ 个 ＨＲＴＥＭ 照片用于位错密度测量时的方向ꎬ Ａ 和 Ｂ 分别表示

所选薄片两侧的边界(ａ)ꎻ 不同应变速率单轴压缩后石墨烯 / 铝复合材料和未增强铝基体中位错密度的演变(ｂ) [７]

Ｆｉｇ􀆰 １０　 ＴＥＭ ｉｍａｇｅ ｏｆ ａｎ Ａｌ ｇｒａｉｎ ｔｉｌｔｅｄ ｔｏ [０１１] ｚｏｎｅ ａｘｉｓꎬ ｔｈｅ ｗｈｉｔｅ ａｒｒｏｗ ｒｅｐｒｅｓｅｎｔｓ ｔｈｅ ｄｉｒｅｃｔｉｏｎ ｗｈｅｎ ｔａｋｉｎｇ ｔｈｅ ｓｕｃｃｅｓｓｉｖｅ ｆｉｖｅ ＨＲＴＥＭ ｉｍａｇｅｓ ｆｏｒ

ｄｉｓｌｏｃａｔｉｏｎ ｄｅｎｓｉｔｙ ｍｅａｓｕｒｅｍｅｎｔꎬ Ａ ａｎｄ Ｂ ｉｎｄｉｃａｔｅ ｔｈｅ ｂｏｕｎｄａｒｉｅｓ ｏｎ ｅｉｔｈｅｒ ｓｉｄｅ ｏｆ ｔｈｅ ｓｅｌｅｃｔｅｄ ｌａｍｅｌｌａꎬ ｒｅｓｐｅｃｔｉｖｅｌｙ (ａ)ꎻ ｔｈｅ ｅｖｏｌｕｔｉｏｎ ｏｆ ｄｉｓｌｏ￣

ｃａｔｉｏｎ ｄｅｎｓｉｔｙ ａｃｒｏｓｓ ｔｈｅ ｔｈｉｃｋｎｅｓｓ ｏｆ ｔｈｅ Ａｌ ｌａｍｅｌｌａｓ ｉｎ ｔｈｅ ＲＧＯ / Ａｌ ｃｏｍｐｏｓｉｔｅ ａｎｄ ｐｕｒｅ Ａｌ ｐｉｌｌａｒｓ ｃｏｍｐｒｅｓｓｅｄ ａｔ ｄｉｆｆｅｒｅｎｔ ｓｔｒａｉｎ ｒａｔｅｓ (ｂ) [７]

图 １１　 纳米层状石墨烯 / 铝复合材料原位 ＴＥＭ 拉伸实验不同形变时间的样品微观组织形貌ꎬ 显示裂纹扩展过程中的裂纹桥接外在韧化作用现象[５]

Ｆｉｇ􀆰 １１　 Ｓｃｒｅｅｎｓｈｏｔｓ ｏｆ ｉｎ￣ｓｉｔｕ ＴＥＭ ｔｅｎｓｉｌｅ ｔｅｓｔ ｏｆ ＲＧＯ / Ａｌ ｎａｎｏｌａｍｉｎａｔｅｄ ｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓ[５]
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后部跨连的铝基体通过塑性变形消弱了裂纹尖端的应力

集中、 减弱了裂纹扩展趋势与速率ꎬ 进而在裂纹传播路

径后部留下锯齿状微观结构ꎮ

4　 结　 语

石墨烯增强金属基复合材料的发展仍处于早期阶段ꎮ
对于由粉末冶金方法生产的块体复合材料ꎬ 由于石墨烯

的引入和在基体中的均匀分散需要复杂的工艺步骤和进

一步的工艺优化ꎬ 为了与传统合金和复合材料竞争ꎬ 必

须开发合理成本的宏量制造路线ꎮ 对于薄膜型石墨烯 /金
属复合材料ꎬ 应用领域可能在于柔性和可拉伸的电子器

件ꎮ 此外ꎬ 对于这些用于实际应用的复合材料ꎬ 必须在

服役条件下对其力学性能进行系统、 深入的基础研究和

应用研究ꎮ 在这方面ꎬ 一些研究小组已经对其在循环加

载[３４]和辐射[３５ꎬ ３６] 条件下的力学行为开展了开创性的

研究ꎮ
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[２５] Ｗｉｔｋｉｎ Ｄ Ｂꎬ Ｌａｖｅｒｎｉａ Ｅ Ｊ. Ｐｒｏｇｒｅｓｓ ｉｎ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ[Ｊ]ꎬ ２００６ꎬ ５１

(１): １－６０.

[２６] Ｌｉ Ｚꎬ Ｆａｎ Ｇ Ｌꎬ Ｔａｎ Ｚ Ｑꎬ ｅｔ ａｌ. Ｎａｎｏｔｅｃｈｎｏｌｏｇｙ [ Ｊ ]ꎬ ２０１４ꎬ

２５: ３２５６０１.

[２７] Ｃａｏ Ｍꎬ Ｘｉｏｎｇ Ｄ Ｂꎬ Ｔａｎ Ｚ Ｑꎬ ｅｔ ａｌ. Ｃａｒｂｏｎ[Ｊ]ꎬ ２０１７ꎬ １１７: ６５－７４.

[２８] Ｈｗａｎｇ Ｊꎬ Ｙｏｏｎ Ｔꎬ Ｊｉｎ Ｓ Ｈꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｄｖａｎｃｅｄ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ[Ｊ]ꎬ ２０１３ꎬ ２５

(４６): ６７２４－６７２９.

[２９] Ｐａｖｉｔｈｒａ Ｃ Ｌ Ｐꎬ Ｓａｒａｄａ Ｂ Ｖꎬ Ｒａｊｕｌａｐａｔｉ Ｋ Ｖꎬ ｅｔ ａｌ. Ｓｃｉｅｎｔｉｆｉｃ Ｒｅｐｏｒｔｓ

[Ｊ]ꎬ ２０１４ꎬ ４: ４０４９.

[３０] Ｊａｃｋｓｏｎ Ａ Ｐꎬ Ｖｉｎｃｅｎｔ Ｊ Ｆ Ｖꎬ Ｔｕｒｎｅｒ Ｒ Ｍ. Ｐｒｏｃｅｅｄｉｎｇｓ ｏｆ ｔｈｅ Ｒｏｙａｌ Ｓｏ￣

ｃｉｅｔｙ Ｂ[Ｊ]ꎬ １９８８ꎬ ２３４(１２７７): ４１５－４４０.

[３１] Ｇｒｅｅｒ Ｊ Ｒꎬ Ｏｌｉｖｅｒ Ｗ Ｃꎬ Ｎｉｘ Ｗ Ｄ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２００５ꎬ ５３(６):

１８２１－１８３０.

[３２] Ｇｒｅｅｒ Ｊ Ｒꎬ Ｄｅ Ｈｏｓｓｏｎ Ｊ Ｔ Ｍ. Ｐｒｏｇｒｅｓｓ ｉｎ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ[Ｊ]ꎬ ２０１１ꎬ

５６(６): ６５４－７２４.

[３３] Ｆｅｎｇ Ｓ Ｗꎬ Ｇｕｏ Ｑꎬ Ｌｉ Ｚꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２０１７ꎬ １２５: ９８－

１０８.

[３４] Ｈｗａｎｇ Ｂꎬ Ｋｉｍ Ｗꎬ Ｋｉｍ Ｊꎬ ｅｔ ａｌ. Ｎａｎｏ Ｌｅｔｔｅｒｓ[Ｊ]ꎬ ２０１７ꎬ １７(８):

４７４０－４７４５.

[３５] Ｋｉｍ Ｙꎬ Ｂａｅｋ Ｊꎬ Ｋｉｍ Ｓꎬ ｅｔ ａｌ. Ｓｃｉｅｎｔｉｆｉｃ Ｒｅｐｏｒｔｓ[Ｊ]ꎬ ２０１６ꎬ ６: ２４７８５.

[３６] Ｓｏ Ｋ Ｐꎬ Ｃｈｅｎ Ｄꎬ Ｋｕｓｈｉｍａ Ａꎬ ｅｔ ａｌ. Ｎａｎｏ Ｅｎｅｒｇｙ[Ｊ]ꎬ ２０１６ꎬ ２２:

３１９－３２７.

(编辑　 张雨明)
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