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石墨烯增强镁基复合材料组织与力学性能研究 

 

摘 要 

 

高性能镁基复合材料的研发突破对于推进先进装备轻量化进程

具有重要的战略价值，将引领航空航天、新能源汽车等领域的技术革

新与产业升级。石墨烯具有优异的综合性能，被学术界普遍认为是最

优秀的纳米增强相之一。然而石墨烯容易发生团聚，且石墨烯与镁不

易润湿且制备成复合材料后界面结合弱等缺点，严重限制了石墨烯增

强镁基复合材料的应用与进展。 

本文利用共沉积法实现纳米 ZnO 包覆石墨烯，然后通过搅拌铸

造法将其引入镁基体合金中。首先，系统地研究了石墨烯和 ZnO 质

量比对石墨烯表面 ZnO 包覆量的影响，以及包覆 ZnO 对石墨烯结构

的影响。其次，采用扫描电子显微镜、透射电电子显微镜以及电子背

散射衍射等表征技术，深入研究铸态与挤压态复合材料微观结构。利

用 X 射线光电子能谱和 Raman 光谱分析研究了复合材料制备过程中

对石墨烯结构的影响。研究了石墨烯的加入对铸态复合材料微观结构

的影响并研究其摩擦磨损性能，以揭示其磨损机理。系统地解析了石

墨烯的加入对挤压态复合材料微观结构的影响并研究其力学性能，以

揭示其强化机制。最后，探究了石墨烯的加入对挤压态复合材料腐蚀

性能的影响。 

本文研究结果表明，利用共沉积法制备 ZnO 包覆石墨烯复合粉

末时，当石墨烯和 ZnO 质量比为 1:5 时，ZnO 对石墨烯的包覆效果

较好。在 ZnO 包覆石墨烯复合粉末制备过程中石墨烯的缺陷有所修

复。铸态复合材料制备过程中石墨烯微观结构没有遭到明显破坏。铸

态复合材料中石墨烯分散均匀，石墨烯的加入显著地细化了复合材料

的晶粒尺寸。石墨烯表面包覆的纳米 ZnO 颗粒与镁在高温下发生原

位反应生成了 MgO。经透射电子显微镜分析表明 MgO 颗粒位于石墨

烯和镁基体的界面处，且 MgO 颗粒与石墨烯和镁基体都有良好的界

面结合。摩擦磨损实验表明加入 0.5 vol.%石墨烯可使铸态复合材料相
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比于铸态镁基体硬度提高 35%，摩擦系数降低 23%，磨损率降低 59%。

通过扫描电子显微镜和能谱仪推断铸态 Mg6Zn 基体磨损机制主要为

氧化磨损，铸态复合材料磨损机制主要为磨粒磨损。 

对石墨烯含量为 0.5 vol.%的铸态复合材料分别在 250 ℃、300 ℃

和 350 ℃温度下进行挤压。挤压后复合材料中石墨烯片径显著减小，

挤压不会破坏石墨烯、纳米 MgO 和镁基体三者之间的界面结构。复

合材料经过 300 oC 挤压后，其屈服强度、抗拉强度和延伸率相比于

铸态复合材料分别提高 67.7%、50.9%和 153.1%，表明挤压处理使铸

态复合材料力学性能得到显著提升。300 oC 挤压态复合材料与同等条

件制备的镁基体相比，其屈服强度和抗拉强度分别提高 61.7%和

19.4%，同时保持了 12.4%的延伸率。石墨烯的加入有效地实现了挤

压态复合材料高强度高塑性匹配，复合材料因此获得优异的力学性能。

挤压态复合材料强化机制中细晶强化占主导地位，其次是载荷传递强

化和热错配强化，Orowan 强化贡献很少。通过失重法与电化学测试

对挤压温度为 300 ℃的复合材料与同等条件制备的镁基体进行腐蚀

性能测试，两种测试结果均表明石墨烯的引入使挤压态复合材料腐蚀

性能发生下降。挤压态复合材料腐蚀性能下降的主要原因是：石墨烯

电极电位高于镁，对复合材料产生严重的阴极反应；石墨烯具有优异

的导电性，加剧了复合材料的电偶腐蚀。 

 

关键词：镁基复合材料，石墨烯，界面结构，力学性能，腐蚀性能 
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STUDY ON MICROSTRUCTURE AND MECHANICAL 

PROPERTIS OF GRAPHENE REINFORCED MAGNESIUM 

MATRIX COMPOSITES 

 

 

 

ABSTRACT 

 

 

The research and development breakthrough of high-performance 

magnesium-based composites has important strategic value for promoting 

the lightweight process of advanced equipment, and will lead the 

technological innovation and industrial upgrading in aerospace, new 

energy vehicles and other fields. Graphene has excellent comprehensive 

properties and is regarded as one of the best nano-reinforced phases. 

However, graphene is easy to agglomerate, and graphene and magnesium 

are not easy to wet, and the interface bonding of the prepared composites 

is weak, which seriously limits the application and progress of graphene 

reinforced magnesium-based composites. 

Nano-ZnO was coated with graphene by co-deposition method, and 

then graphene was introduced into magnesium matrix alloy by stirring 

casting. Firstly, the effect of the mass ratio of graphene to zinc acetate on 

the effect of ZnO coating graphene and the effect of ZnO coating on the 

structure of graphene were systematically studied. Secondly, the 

microstructure and interface structure of as-cast and extruded composites 

were studied by means of scanning electron microscope, transmission 

electron microscope and EBSD. X-ray photoelectron spectroscopy (XPS) 

and Raman spectroscopy (Raman spectroscopy) were used to study the 

influence of the preparation process of composites on the structure of 

graphene. The effect of graphene addition on the microstructure of as-cast 

composites and its friction and wear properties were studied to reveal its 

wear mechanism. The influence of graphene addition on the microstructure 
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of extruded composites was systematically analyzed, and its mechanical 

properties were studied to reveal its strengthening mechanism. Finally, the 

influence of graphene on the corrosion properties of extruded composites 

was explored. 

The results of this paper show that, When ZnO coated graphene 

composite powder was prepared by co-deposition method, when the mass 

ratio of graphene to ZnO was 1:5, the coating effect of ZnO on graphene 

was better. The defects of graphene were repaired during the preparation 

of ZnO modified graphene composite powder. During the preparation of 

as-cast composites, the microstructure of graphene was not obviously 

damaged. Graphene was uniformly dispersed in the composites, and the 

grain size of the composites was significantly refined by the addition of 

graphene. Nano-ZnO particles on graphene surface react with magnesium 

at high temperature to form MgO. Transmission electron microscope 

analysis shows that MgO particles are located at the interface between 

graphene and magnesium matrix, and MgO particles have good interface 

bonding with graphene and magnesium matrix. The wettability between 

graphene and magnesium matrix is good. The addition of graphene 

effectively improves the hardness and wear resistance of as-cast 

composites. Friction and wear experiments show that adding 0.5 vol.% 

graphene can increase the hardness of as-cast composites by 35%, reduce 

the friction coefficient by 23% and reduce the wear rate by 59% compared 

with as-cast Mg6Zn matrix. It is inferred by SEM and EDX that the wear 

mechanism of as-cast Mg6Zn matrix is mainly oxidation wear, and the 

wear mechanism of as-cast composite is mainly abrasive wear. 

The as-cast composites with graphene content of 0.5 vol.% were 

extruded at 250 ℃, 300 ℃ and 350 ℃ respectively. After extrusion, the 

sheet diameter of graphene in the composites is significantly reduced, and 

extrusion will not destroy the interface structure among graphene, nano-

MgO and magnesium matrix. After extrusion at 300 ℃, the yield strength, 

tensile strength and elongation of the composite increased by 67.7%, 50.9% 

and 153.1% respectively compared with the as-cast composite. The 

mechanical properties of the composites were obviously improved after 

extrusion. Compared with the magnesium matrix prepared under the same 
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conditions, the yield strength and tensile strength of the 300 ℃ extruded 

composite are increased by 61.7% and 19.4% respectively, while the 

elongation keeps a high level and 12.4%. The addition of graphene 

effectively achieves the matching of high strength and high plasticity of 

extruded composites and obtains excellent mechanical properties. Among 

the strengthening mechanisms of extruded composites, fine grain 

strengthening is dominant, followed by load transfer strengthening and 

thermal mismatch strengthening, and Orowan strengthening contributes 

little. The corrosion properties of the composites with extrusion 

temperature of 300 ℃ and magnesium matrix prepared under the same 

conditions were tested by weight loss method and electrochemical test. 

Both test results show that the introduction of graphene reduces the 

corrosion properties of the extruded composites. The main reasons for the 

decline of corrosion performance of extruded composites are as follows, 

the potential of graphene electrode is higher than that of magnesium, which 

has a serious cathodic reaction on composites; Graphene has excellent 

electrical conductivity, which aggravates the galvanic corrosion of 

composites. 

Guowen Xie (Materials and chemical industry) 

Supervised by Miao Wang 

KEY WORDS: magnesium matrix composites, graphene, interface 

structure, mechanical properties, corrosion resistance   
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第 1 章 绪 论 

 

 

1.1 课题背景及研究的目的和意义 

随着世界上人口日益增长与工业化的迅疾发展，人类对资源的需求日趋增长，

而传统资源也面临着日趋干枯和价格上涨的严肃挑战。在此背景下，为此我国已

构建起系统性节能减排政策框架，着力推进经济社会发展向资源集约、生态和谐

的可持续发展模式转型。这些年来许多学者致力于研发出新的高性能先进复合材

料以期望能够替代性能不尽人意的传统材料。而对于用途广泛的结构材料来说，

轻金属的应用无疑是关键的备选方案之一。利用先进轻金属结构材料替代传统结

构材料不仅能够有效地缓解日趋严重的传统资源压力，还能够增加能源利用效率，

达到节能减排的目的。 

镁及其合金 (Mg) 是目前得到广泛应用的最轻的结构金属，纯镁的密度仅为

1.74 g/cm。我国镁资源储存量居全球前列，且矿产品种丰富，陆地镁资源储量就

已达到全球总量的 50%以上[1]。自然界的镁元素一般以氧化镁及各种镁盐的形式

存在。镁元素在地壳中的含量约为 2.7%，在海洋中储量约为 0.13%，镁元素在地

球上储量位列第八，是重要的工业原材料[2]。镁及其合金不仅在汽车、军工和航

空航天等领域应用广泛，在电器电子、体育器材和医疗设备等产业也是合适的备

选材料[3]。此外，镁由于优异的生物相容性以及生物可降解性使其近年来在生物

医学领域同样引人注目[4, 5]。然而，镁及其合金因为较差的机械强度、延展性和

腐蚀性能，严重限制了其广泛的应用。 

向镁合金中引入增强体，不仅能保留镁合金轻量化的优点。还得益于增强体

的强化，镁基复合材料往往表现出比镁合金更为优异的性能。陶瓷颗粒与碳材料

等是制备镁基复合材料常用的增强体[6, 7]，常用的增强体从形态大致可分为纤维、

晶须以及晶粒[8, 9]。增强体的选用与复合材料的性能密切相关，既需要考虑增强

体的微观尺寸与形状，也要考虑增强体与镁基体的润湿性和界面结合情况。而陶

瓷与金属颗粒作为增强相仍然存在一些不足之处，比如对复合材料的力学性能提

升差强人意，略微降低了复合材料的塑性等[10]。近年来碳纳米材料的研究发展迅

速，制备工艺日趋完善，石墨烯由于其优异的综合性能引起了学者们广泛的关注，

将石墨烯引入镁合金中可以显著提升复合材料的性能[10-13]。 

石墨烯是目前已知综合性能最为优异的纳米增强相之一[14]。石墨烯巨大的

比表面积，导致其在范德华力作用下容易发生团聚。因此，如何实现石墨烯的均
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匀分散是非常富有挑战性的。此外，石墨烯和镁在 800 ℃下不会发生化学反应且

难以润湿，所以复合材料中石墨烯和镁基体界面结合往往只是机械结合，这种结

合很容易被破坏，导致复合材料界面结合弱。上述问题都是提高镁基复合材料性

能的重难点。 

1.2 石墨烯简介 

2004 年，英国科学家 Geim A K 和 Novoselov K S 利用机械剥离法首次制备

出石墨烯[14]。首先用特殊的胶带粘贴在石墨薄片的两面，撕开胶带把石墨片分离。

重复上述过程，以此来减薄石墨片，达到获取石墨烯的目的。Geim A K 和

Novoselov K S 因为发现石墨烯的创新型研究共获诺贝尔物理学奖[15]。自从石墨

烯被发现后便不断涌现新的生产方法，例如氧化还原法、化学气相沉积法和 SiC

外延生长法等。 

 

图 1-1 石墨烯微观结构示意图[16] 

如图 1-1，石墨烯理论上完全由 sp2 杂化碳原子构成，单层石墨烯的理论厚

度是 0.35 nm。石墨烯是目前已知的厚度最薄，比表面积最大的二维材料[17, 18]。

石墨烯的碳原子包含 4 个价电子，分布在 2s22p2 轨道上。由于碳原子 sp2 杂化作

用，碳原子之间形成共价键 (σ 键)，键角 120 °，键长 0.142 nm。碳原子在 pz 轨

道存在一个自由电子，它可以和临近的碳原子杂化，产生一个 π 键。此外，每个

碳原子垂直于层平面的 pz 轨道可以形成贯穿全层的多原子大 π 键 (与苯环类似)，

因此石墨烯的电学性能和光学性能优异[19]。石墨烯表面存在弹性褶皱，且 σ 键的

键长可以调节，以降低热扰动的影响，因此石墨烯结构具有优秀的稳定性[20]。 

石墨烯是综合性能最优秀的材料之一，理论上来说石墨烯的杨氏模量高达

1.0 TPa，屈服强度达到 130 GPa，断裂强度能够达到 42 N/m2。还原处理过的氧

化石墨烯同样具有良好的强度，模量可达 0.25 TPa[21]。石墨烯还具有较好的韧性，

可以承受 25%的弯曲形变[22]。石墨烯的自由电子运动在常温下受到的扰动也很

小，电子传输时不易发生散射，电子迁移率可达 2×105 cm/(V·s)[23]。石墨烯的热



安徽工程大学硕士学位论文 

3 

 

导率可达 5000 W/(m∙K)[24]，具有优良的导热性。此外，石墨烯还拥有优秀的化学

惰性。鉴于石墨烯具有上述诸多优秀的性能，选用石墨烯作为增强体引入复合材

料中，可望显著提高复合材料的力学性能、电学性能以及腐蚀性能等。 

1.3 石墨烯增强镁基复合材料制备方法 

石墨烯问世七年之后，首次作为增强体用于制备金属基复合材料。然而，在

Bartolucci 等人[25]的工作中，石墨烯与铝发生了反应导致复合材料的力学性能发

生下降。后来，学者们通过调整工艺参数、改进制备方法以及更换基体等，成功

制备出多个系列强化效果显著且应用前景广泛的石墨烯增强金属基复合材料。极

大的推进了石墨烯增强金属基复合材料研究的发展。目前，利用石墨烯增强金属

基复合材料已经成为研究热点，常用的金属基体主要有铝、镁和铜等。虽然石墨

烯增强镁基复合材料的研究远少于铝基和铜基，不过近年来被 (Web of Science) 

数据库收录的关于石墨烯增强镁基复合材料的文章数量也在逐年变多，如图 1-2

所示。 

 

图 1-2 近年来 (Web of Science) 数据库收录的石墨烯增强镁基复合材料文章数量[26] 

Chen 等人[27]利用液态超声搅拌结合搅拌摩擦法首次制备出石墨烯分散比较

均匀的镁基复合材料。加入 1.2 vol.%石墨烯的镁基复合材料，其显微硬度高达 66 

Kg/mm2，相较于镁基体提高 78.4%。并计算出石墨烯的强化效率高达 64%，略

高于 Al2O3，远高于 SiC、SiO2 和碳纳米管等。这一结果极大的吸引了学者们对

研发高性能石墨烯镁基复合材料的关注。此后，不断有学者提出和改进制备高性

能石墨烯镁基复合材料的方法。Rashad M 等人主要利用球磨法结合粉末冶金及

挤压对石墨烯增强镁基复合材料做出了大量的研究[28-32]。Yuan 等人[33]采用搅拌

分散法分散石墨烯，结合真空吸铸成型方法成功制备石墨烯增强镁基复合材料。

分析了石墨烯在镁棒中的三种分布状态对力学性能的贡献，表明石墨烯的不同分

布状态对力学性能的贡献是不同的。即石墨烯平行试棒拉伸方向的分布状态对复

合材料力学性能贡献最大，与试棒呈一定角度的分布状态贡献次之，而与拉伸方
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向垂直的分布状态贡献最小。Li 等人[34]开创了一种利用 CO2 与镁熔体气液反应

实现了原位合成高质量石墨烯的方法，并结合挤压法制备出高性能镁基复合材料。

其制备的复合材料弹性模量、屈服强度和抗拉强度分别达到 52 GPa、230 MPa 和

330 MPa，较镁基体分别提高 16%、60%和 40%。 

1.3.1 石墨烯的预分散方法 

由于范德华力的作用，石墨烯易发生物理吸附导致团聚，这种结构缺陷相当

于在复合材料内部形成孔洞，从而显著降低其性能。所以有效的石墨烯预分散方

法对充分发挥石墨烯的强化作用至关重要。目前石墨烯增强金属基复合材料常用

的石墨烯预分散方法主要有球磨法、湿法混合与原位合成法。 

(1) 球磨法 

球磨法是应用最为广泛的增强相预分散方法之一，不仅可以应用于粉末冶金，

还可以用于其他材料的制备。球磨过程如图 1-3 所示，球磨过程中产生的冲击力

和剪切力能够破坏石墨烯的团聚达到均匀分散的目的。还可以促进石墨烯嵌入金

属粉末内或附着在金属粉末上，避免再次团聚。球磨罐的高速旋转也有利于金属

粉末和石墨烯的均匀混合。Rashad M 等人[35]利用球磨法将石墨烯引入到 AZ31

镁合金中，制备出石墨烯含量为 0.3 wt.%的镁基复合材料，其硬度、屈服强度、

抗拉强度和延伸率分别为 78 HV、173 MPa、275 MPa 和 21.7%。相比于基体，

复合材料硬度提高 22.4%，屈服强度和抗拉强度分别下降 11.3%和 3.5%，延伸率

提高 49.7%。 

 

图 1-3 球磨法示意图 

由于球磨能量过高，石墨烯在球磨过程中会遭到一定程度的破坏，主要体现

在尺寸减小和结构完整性的破坏[36]。由于球磨过程中磨球与磨球或球罐之间的

摩擦与冲击，难免会掉落杂质颗粒混入粉末中，而且难以去除。球磨过程中能量

较高，而镁的化学性质非常活泼且易燃易爆，所以镁粉球磨时非常危险。因此，
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大量镁基复合材料的制备应避免采用球磨法。 

(2) 湿法混合 

湿法混合一般采用液体介质来分散石墨烯，湿法混合过程如图 1-4。湿法混

合过程中通常会施加超声或搅拌以改善石墨烯的分散情况，湿法混合过程中石墨

烯吸附于金属载体上，随后将混合液烘干得到复合粉末。湿法混合时提供的外部

能量较少，一般不会破坏石墨烯的完整性。也正因为此，其粉碎团聚石墨烯的效

果也难以理想。石墨烯与载体之间为简单的物理吸附，导致石墨烯与载体之间的

结合力较弱。近年来也有学者改进湿法混合工艺，提出“多级分散法”。Xiang 等

人[37]利用多级分散法分散石墨烯，结合分解熔体沉积法制备镁基复合材料。当石

墨烯含量为 1.6 vol.%时，复合材料屈服强度、抗拉强度和延伸率达到 122 MPa、

202 MPa 和 14.5%。与基体相比，复合材料屈服强度、抗拉强度和延伸率分别提

高 27.1%、23.9%与 93.3%。其制备的复合材料力学性能强化机制主要为石墨烯

的载荷传递机制，复合材料的直接增韧机制为石墨烯的桥连、撕裂与拔出。相比

于球状粉末，石墨烯可以更好的吸附于片状镁屑上，所以片状镁屑更适合做石墨

烯的载体。 

 

图 1-4 湿法混合示意图[37] 

(3) 原位合成法 

原位合成法是近年来非常热门的一个方法。简单来说该方法就是利用化学

方法在金属熔体内部、粉末或箔片上原位生长出石墨烯。此方法一般具有石墨

烯质量高、预分散步骤简单或可以省略、界面结构得到改善等优点。如图 1-5

所示，Li 等人[38]利用 CO2 和 Mg6Zn 熔体的气-液反应实现了在镁熔体中原位合
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成石墨烯，达到纳米 MgO 颗粒修饰复合材料界面结构的目的，成功研发出一

种制备高性能复合材料的方法。 

 

图 1-5 CO2-Mg 气液反应示意图[38] 

1.3.2 石墨烯增强镁基复合材料制备工艺 

石墨烯增强镁基复合材料的制备技术主要基于纳米颗粒增强金属基复合材

料的制备基础及其优化。粉末冶金是目前使用较为广泛的方法。挤压是镁基复合

材料常用的二次加工方法。半固态注射成型工艺是将半固态金属通过内浇筑孔注

入模具内的一种高效率制备工艺。还有相当一部分学者采用液态冶金制备工艺，

该工艺适合工业化大规模生产。以上方法并非单独使用，研究人员们往往将多种

制备方法灵活结合用于制备石墨烯增强镁基复合材料。 

(1) 粉末冶金法 

 

图 1-6 粉末冶金法示意图[39] 

粉末冶金法得益于其简单、灵活和材料损耗少，从而成为当前最常用的复合

材料制备方法。如图 1-6 所示，粉末冶金法通常采用球磨或湿法混合达到石墨烯

与基体粉末混合的目的，然后进行粉末烧结制备块体材料。此方法的优点在于[38]：

石墨烯和镁粉末混合时，可以比较精准地调控石墨烯的含量；粉末冶金法往往采

用机械法混合粉末，比如球磨。球磨时引入能量较高，有利于石墨烯的均匀分散；
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烧结温度较低，有利于减轻镁合金的氧化。然而粉末冶金法制备的材料往往致密

度较低，一般需要对得到的块体材料进行挤压、锻造、轧制或搅拌摩擦处理等二

次加工。以消除部分孔洞或偏析等缺陷，提高材料致密度。粉末冶金法因加工周

期冗余与复杂构型制造瓶颈，导致其工业化推广受到显著制约。对于活泼金属镁

来说，镁粉易燃、易爆且易氧化，制备过程十分严格，所以此方法难以推广。 

(2) 挤压法 

挤压成形工艺凭借其连续化生产特性和近净成形优势，不仅可以实现复合材

料批量化制备，更通过三向压应力作用使制品十分接近材料的理论密度。[29, 31]。

并且对于石墨烯增强镁基复合材料来说，挤压法还可以实现石墨烯沿挤压方向定

向排列[40]。挤压法可以消除粉末冶金和液态冶金过程中产生的一些缺陷，一般来

说挤压法对改善复合材料性能有着积极作用。Gong 等人[41]发现镁合金挤压后其

第二相破碎成颗粒状并沿挤压方向分布，微观组织中可以观察到动态再结晶和变

形晶粒。随着挤压温度升高，第二相含量变化较小，动态再结晶晶粒尺寸逐渐增

大。挤压后，镁合金的力学性能得到提高，但腐蚀性能最终减弱。 

 

图 1-7 挤压法示意图[34] 

(3) 半固态注射成型法 

半固态注射成型法是将半固态金属通过内浇筑孔注入模具内的一种高效率

和高利用率的材料制备方法。其起源于注塑机工作原理，结合塑料注射成型与金

属半固态触变行为。如图 1-8 半固态注射成型机将半固态浆料的制备与成型过程

融为了一体。此工艺方法优点在于成型温度较低，制备的材料气孔少、夹杂少以

及表层与内部性能接近；没有金属冶炼过程、效率高、相对安全且大部分废料都

可以回收利用，节约了资源[42]。Chen 等人[43]采用半固态注射成型法成功制备石

墨烯增强镁基复合材料，石墨烯含量为 0.6 wt.%时，复合材料硬度和抗拉强度分

别达到 92.1 HV 和 245 MPa，比基体分别提高 29.9%和 38.4%。研究发现此工艺

制备的复合材料晶粒显著细化，晶粒生长方向没有出现明显的择优取向。但是此

设备生产投入较高，成本回收周期较长，后期维护费用较大，相对来说更适合工

业化大规模连续生产[44]。对于实验室少量制备、低频次使用，开发相应的小型半

固态触变注射成型机有着重要意义。 



安徽工程大学硕士学位论文 

8 

 

 

图 1-8 半固态注射成型法示意图[10] 

(4) 液态冶金法 

液态冶金法是是人类掌握最为古老的一种金属制备方法，是一种简单、成熟

且适合大规模制造的生产工艺。液态冶金设备结构简单且应用广泛。可以按实际

需要对设备进行相应改造，从而提高生产效率。碳镁体系在 800 ℃下不会发生反

应，而镁的熔点仅为 651 ℃，因此液态冶金法比较适合石墨烯增强镁基复合材料

的制备[45]。Zhao 等人[46]利用原位液相法制备石墨烯增强镁基复合材料，相比于

基体，石墨烯含量为 0.12 vol.%的复合材料在屈服强度提高 16.1%的同时延伸率

高达 27.6%。这对制备高强韧复合材料具有广泛应用前景。如图 1-9 所示，液态

冶金法制备石墨烯增强镁基复合材料的一般工艺流程为：将镁基体与石墨烯同时

加入，或待镁基体融化后再加入石墨烯。利用超声或搅拌等手段使石墨烯分散于

镁合金熔体中，随后将混合熔体在模具中浇铸成型。由于石墨烯在镁合金熔融体

中不润湿，难以实现均匀分散，容易产生偏析和团聚等。此外，超声、搅拌以及

浇铸等过程中都容易产生气泡，这会导致镁基复合材料的缺陷增加，从而影响性

能。所以液态冶金法制备镁基复合材料成型后一般都会对材料进行二次加工，比

如挤压。 

 

图 1-9 液态冶金法示意图 
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1.4 石墨烯增强镁基复合材料界面调控 

在石墨烯增强镁基复合材料体系中，界面结构是石墨烯与镁基体连接的桥梁，

界面结构对复合材料的性能影响很大。相比于传统的陶瓷增强体，石墨烯特有的

高比表面积，意味着复合材料可以形成更多的界面面积，从而有效地提高复合材

料的力学性能[47]。石墨烯与镁基体的非反应性特征和润湿障碍，造成了以机械结

合为主的弱界面结合，这种结合方式在受到应力作用时极易被破坏，使复合材料

过早失效。所以石墨烯增强镁基复合材料的界面调控，对提高镁基复合材料性能

至关重要。目前，石墨烯增强镁基复合材料常用的界面调控手段主要有以下三个

方面：石墨烯表面修饰、界面反应调控以及石墨烯缺陷工程。 

1.4.1 石墨烯表面修饰 

对石墨烯表面进行颗粒或涂覆修饰是改善镁基复合材料界面结构的一种简

单且有效的方法。对石墨烯表面涂覆不同修饰物可以获得不同修饰效果，修饰物

可以有效地改善复合材料的界面结构。 

 

图 1-10 石墨烯/MgO/镁基体之间的界面结构[48] 
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如图 1-10，Shuai 等人[48]将纳米 MgO 颗粒涂覆在石墨烯表面，并通过 3D 打

印技术将石墨烯引入 AZ61 镁合金中，以增强石墨烯和镁基体的界面结合。相比

于基体，石墨烯含量为 4 wt.%的复合材料硬度提高 27.8%，石墨烯含量为 3 wt.%

的复合材料抗压强度提高 30%。Ye 等人[49]等人通过化学涂层技术在石墨烯表面

涂覆镍纳米颗粒改善石墨烯与镁基体之间的界面结合，采用半粉末冶金结合挤压

法制备镁基复合材料。相比于基体，复合材料屈服强度提高 21.8%，延伸率提高

8.5%。通过计算，相比于原始石墨烯，涂覆镍纳米颗粒的石墨烯强化效率提高

63.4%。Wu 等人[50]对石墨烯表面进行镀镍处理，采用真空热压烧结法并结合挤

压工艺制备镁基复合材料。含 0.5 wt.%镀镍石墨烯的复合材料，相比于基体硬度

提高 34.7%，抗压强度提高 17.9%。此外还改善了复合材料的摩擦磨损性能，与

基体相比摩擦系数降低 23.4%，磨损率降低 66.5%。镀镍石墨烯的引入使基体磨

损类型由磨粒磨损和黏着磨损混合转变为磨粒磨损。 

1.4.2 界面反应调控 

界面反应调控通过控制石墨烯与镁基体产生化学反应形成合适的界面产物，

使复合材料的界面结构由机械结合转变为更牢固的化学结合，以达到复合材料界

面调控的目的。 

 

图 1-11 纳米 MgO 颗粒增强石墨烯和镁基体界面结合[51] 

Yuan 等人[51]通过热还原法制备了含有约 12 at.%残余氧元素的石墨烯并与

AZ91 镁合金粉末混合后进行压制、烧结和挤压制备复合材料。如图 1-11，石墨
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烯中的残余氧元素有利于复合材料界面上纳米 MgO 颗粒的形成，达到增强复合

材料界面结合的目的。石墨烯含量为 0.5 wt.%的复合材料强化效果显著，屈服强

度和延伸率分别比基体提高 76.2%和 24.3%，硬度则提高 22.2%。Huang 等人[52]

利用化学共沉积法在石墨烯表面合成 ZnO，然后采用液态冶金法将其引入镁熔

体中。在高温下石墨烯表面的纳米 ZnO 颗粒与镁熔体发生界面反应生成 MgO 颗

粒，界面产物 MgO 与镁基体具有更好的界面适配度，有效地改善复合材料的界

面结构。相比于基体，其制备的复合材料屈服强度、延伸率和硬度分别提高 60.5%、

36.9%和 53.4%。 

1.4.3 石墨烯缺陷工程 

利用石墨烯表面的缺陷也是调控复合材料界面的有效方法。石墨烯难免会存

在多种缺陷，比如空位、悬空碳键、含氧官能团和褶皱等。这些缺陷活性较高，

界面产物优先在此形成。因此，可以通过调控石墨烯缺陷程度，在制备复合材料

过程中使这些缺陷区域发生化学反应，形成合适的界面产物。这不仅能够改善复

合材料界面结合，还有可能修复石墨烯的缺陷。 

 

图 1-12 石墨烯和镁原子的相互作用[53] 

Du 等人[53]利用化学剥离法制备出含多种缺陷的石墨烯。相比于基体，含 0.05 

wt.%的高度缺陷石墨烯制备的复合材料，屈服强度显著提高 64.6%，抗拉强度提

高 19.6%，延伸率显著提高 44.2%。如图 1-12，在制备镁基复合材料过程中，镁

原子可以修复石墨烯中受损的 sp2 杂化结构。并与石墨烯上的含氧官能团发生反
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应，形成了强的界面结合。特别是对于孔位较多 (平均孔径约为 3.8 nm) 的石墨

烯，镁原子会填充孔位并渗透到石墨烯片层中。同时，石墨烯表面缺陷在纳米尺

度上促进了纳米镁颗粒和 MgO 颗粒的形核。这些纳米镁颗粒和 MgO 颗粒，可

以将“硬”石墨烯和“软”镁基体连接起来，有效地实现应力传递。利用石墨烯缺陷

对复合材料进行界面结构优化对提高复合材料性能具有很大的潜力，且镁的高活

性对于去除氧化石墨烯中的氧原子和提供电子以修复石墨烯晶体结构方面起着

重要作用[54]。然而，关于合理利用石墨烯缺陷来设计复合材料的研究寥寥无几，

对于复合材料界面电子结构和界面反应调控的微观机制还有待深入研究。 

1.5 石墨烯增强镁基复合材料性能及其强化机制 

镁基复合材料实际工程应用中需要考虑的性能往往是多样性的。例如，力学

性能、摩擦磨损性能、腐蚀性能、生物相容性、抗菌性能和电学性能。作为结构

材料应用主要考虑其力学性能、摩擦磨损性能和腐蚀性能；应用于医疗行业则更

多考虑其力学性能、腐蚀性能、生物相容性和抗菌性能；而在电子产业中主要以

腐蚀性能和电学性能为主。本文主要讨论镁基复合材料的力学性能和摩擦磨损性

能，此外也初步探究了复合材料的腐蚀性能。 

1.5.1 石墨烯增强镁基复合材料力学性能及其强化机制 

复合材料中石墨烯发挥作用强化力学性能的主要机制有：细晶强化、载荷传

递强化、热错配强化以及 Orowan 强化。例如，石墨烯在复合材料中可以直接承

受部分应力，达到强化复合材料的目的。石墨烯可以引起复合材料晶粒尺寸和织

构等组织变化，间接提高复合材料的强度。本文将结合以上四种强化机制对本文

制备的复合材料屈服状态进行讨论。 

(1) 细晶强化 

细晶强化是金属材料最常见的强化机制。当材料中的位错移动受到晶界阻挡，

需要额外的应力作用才能使位错传递到邻近晶粒中。因此，晶粒尺寸越小的金属

材料往往具有更好的力学性能。 

(2) 载荷传递强化 

载荷传递强化是石墨烯直接强化金属基体的机制。当复合材料承受应力作

用时，应力从镁基体传递到复合材料界面上，然后通过界面传递到石墨烯上。

石墨烯直接承担部分应力，达到提高复合材料力学性能的目的。所以，石墨烯

和基体之间界面结合的强弱及石墨烯在基体中的均匀分散是决定载荷传递强化

发挥作用的关键因素。 

(3) 热错配强化 

由于基体和增强体的热膨胀系数 (CTE) 不同，镁约为 28.4×10-6 K -1[55]，石
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墨烯约为-8×10-6 K-1[56]，两者 CTE 差异较大。在制备石墨烯增强镁基复合材料的

过程中，石墨烯和镁基体变形程度不一致。导致石墨烯周围的镁基体成为高密度

位错区域，这些高密度位错区域会阻碍位错的运动，从而提高复合材料屈服强度。 

(4) Orowan 强化 

如图 1-13，复合材料发生塑性变形时，镁基体中的石墨烯会阻碍位错传递，

使位错发生弯曲。外力继续增大，位错继续弯曲，最后导致石墨烯两边位错线相

交形成位错环。位错环会阻碍其它位错传递，所以，复合材料的进一步变形需要

更大的应力。 

 

图 1-13 Orowan 强化机制示意图[57] 

1.5.2 复合材料摩擦磨损机理及磨损评估方法 

材料在不同的服役环境下往往会表现出不同的磨损结果。在实际应用中，材

料摩擦表面往往会存在润滑的情况。可以根据润滑情况可以将摩擦分为：干摩擦、

边界摩擦、混合摩擦和液体摩擦四种。本文摩擦实验均在为无润滑的干摩擦环境

中进行。 

目前粘着摩擦理论比较完整且被广泛接受，其理论主要包括[58]：材料间为塑

性接触。从微观角度来说，摩擦时材料之间接触面积很小，当接触点应力超过材

料屈服强度时材料产生塑性变形，在此过程中材料接触点粘着与滑动交替发生。

摩擦过程中接触点可能产生瞬时高温，使材料粘着在一起。随后粘着点又发生剪

切，产生相对滑动，粘着被破坏材料发生脱落。摩擦力等于粘着效应和犁沟效应

阻力和，并以粘着效应为主。 

磨损机理 

材料之间发生摩擦，则接触部分的材料就会不断磨损。磨损按机理分类，大

致可分为： 

磨粒磨损：材料与硬质颗粒或凸出物摩擦引起表面材料去除。 

粘着磨损：材料在摩擦过程中，发生固相焊合作用，发生接触面材料去除。 

疲劳磨损：接触面受到交变压应力的作用，发生疲劳而导致材料的物质损失。 
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微动磨损：材料接触面没有发生明显地相对运动，在交变载荷的作用下，产

生小幅度的相对振动，从而在接触面产生大量的微小磨损颗粒。 

腐蚀磨损：材料发生摩擦的同时与周围介质发生化学或电化学反应，出现物

质损失。 

不同类型的磨损机理，可能单独发生，也可能相继发生或同时发生。材料磨

损性能评估方法主要有以下几种： 

磨损量：磨损引起的材料损失量称为磨损量。通过测量材料损失的长度、体

积或质量的多少，相应称为线磨损量、体积磨损量以及质量磨损量。 

磨损率：用单位长度内单位载荷下的磨损量表示。 

磨损度：以单位滑移距离材料的磨损量表示。 

磨损性能：指材料抵抗磨损的性能，可用磨损率或磨损度的倒数表示。 

本文仅讨论干摩擦环境下复合材料的摩擦，主要以磨损量和磨损率评估复合

材料的摩擦磨损性能。 

1.5.3 石墨烯镁基复合材料腐蚀类型及机理 

镁电极电位极低，极易与其它电极电位高的元素或第二相等形成微电偶而发

生腐蚀。为了使石墨烯增强镁基复合材料能够广泛应用于各领域，对其腐蚀性能

能及腐蚀机理的研究至关重要。 

镁合金的腐蚀类型按照腐蚀机理可分为[59]：高温氧化、电化学腐蚀、应力腐

蚀和疲劳腐蚀。高温氧化是指镁在高温下氧化生成氧化膜。这种氧化膜疏松多孔，

不能起到完全隔绝空气与内部材料接触的作用，因此氧化可以持续发生；电化学

腐蚀是指镁电极电位往往低于镁合金中其它元素或第二相，镁会与材料中的其他

成分形成微电偶，在腐蚀液中发生电化学反应。电化学腐蚀也是镁合金最常见的

腐蚀方式，腐蚀溶液成分、溶液 PH 值、合金元素种类以及环境温度等都会影响

电化学腐蚀程度；应力腐蚀是指金属在腐蚀介质中受到持续拉应力作用，导致裂

纹在萌生、扩展直至材料断裂的现象；疲劳腐蚀是指在循环载荷和腐蚀介质并存

时，腐蚀介质在金属材料疲劳过程中促进了裂纹的萌生和扩展。 

虽然石墨烯的加入往往对提高镁基复合材料的力学性能有着积极作用，但对

其腐蚀性能的影响却喜忧参半。 

石墨烯提高镁基复合材料腐蚀性能的主要原因有：当复合材料不够致密时，

石墨烯的加入填充了复合材料的孔隙[60]；当复合材料内石墨烯沿晶界均匀分布[61]

或平行于腐蚀面紧密排列时[62]，石墨烯可以有效地阻碍腐蚀液和基体的接触[63]；

对石墨烯镀膜或改性等，使其不导电或导电性大幅下降，可以阻碍石墨烯对电偶

腐蚀的积极作用和削弱镁的阳极反应[64, 65]。此外还可以增大复合材料在水中的

润湿角[65]；石墨烯通过阻碍晶粒生长使复合材料晶粒细化，晶粒细化可能提高镁
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合金的腐蚀性能[66]；合适浓度的石墨烯促进复合材料中原位形成 MgH2 第二相，

降低氢气的生成速率和腐蚀电流[67]。 

石墨烯降低镁基复合材料腐蚀性能的主要原因有：石墨烯极易团聚，若发生

团聚则相当于在复合材料中产生孔洞，造成复合材料疏松[61]；石墨烯电极电位约

为 (0.4-0.6 V)[63]高于镁 (-2.37 V)[68]，会与镁基体发生严重的阴极反应[69]；此外，

石墨烯导电性极佳，有利于复合材料电偶腐蚀的发展[64]。 

目前关于石墨烯镁基复合材料腐蚀机理的研究尚不够深入，还有待进一步研

究。本文以电化学测试为主，失重法为辅，探究石墨烯的加入对镁基复合材料腐

蚀性能的影响及其腐蚀机理。 

1.6 本文主要研究内容 

综上所述，经过广泛的研究石墨烯增强镁基复合材料的巨大应用潜力得到证

明，然而镁基复合材料的研究还面临诸多挑战和机遇。比如，石墨烯的分散工艺

研究还不充分，且主要集中于粉末冶金法的固相法。镁粉易燃易爆易氧化，粉末

冶金法为代表的固态制备方法危险系数高。液态冶金法制备石墨烯增强复合材料

的制备技术研究尚不完善。由于石墨烯与镁不润湿也不发生反应，且石墨烯容易

团聚等问题，造成石墨烯在镁基体中分散性差与复合材料界面结合弱等问题。液

态冶金法的难点主要在于解决石墨烯的分散性差和界面结合弱等问题。相比于其

他成型方法，液态冶金法的优点在于可以制备形状复杂的工件，更适合工业化大

规模生产，对推广镁基复合材料的工业化应用有着巨大前景。 

对于不同类型的石墨烯，比如氧化石墨烯以及还原氧化石墨烯等均拥有与石

墨烯类似的二维结构，仅不同于片层数、官能团的类型和缺陷的多少。为便于本

文后续介绍，若没有特殊说明，均统称为石墨烯。 

本课题利用 ZnO 对石墨烯进行表面包覆，达到改善石墨烯在镁基体中的分

散性和界面结合的目的。采用共沉淀法制备纳米 ZnO 包覆石墨烯复合粉末，实

现石墨烯表面包覆。通过搅拌铸造实现 ZnO 包覆石墨烯复合粉末与镁合金熔体

的复合。利用石墨烯表面的纳米金属氧化物与镁的反应活性，以及反应浸润的原

理实现石墨烯与镁基体的浸润。本文的具体研究主要包括以下内容： 

(1) 探索纳米 ZnO 包覆量对复合粉末微观结构的影响； 

(2) 研究不同石墨烯含量对铸态复合材料摩擦磨损性能的影响，揭示其微观

结构与强化机理的关系； 

(3) 研究不同挤压温度对复合材料力学性能的影响，并揭示其微观结构与强

化机制； 

(4) 探究石墨烯的加入对挤压态复合材料腐蚀性能的影响及其腐蚀机理；  
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第 2 章 实验材料及方法 

 

 

2.1 实验材料 

本研究镁基体选用含 6.0 wt.%的锌元素镁合金 (Mg6Zn)，通过纯镁锭和纯锌

锭熔炼获得。如图 2-1，Mg6Zn 合金固液两相温度区间范围较大，有利于实现半

固态搅拌。金属在半固态下进行搅拌可以实现熔体的均匀流动，这是采用半固态

法的主要原因。本文选择在熔体温度冷却至 600 ℃时进行半固态搅拌，因为

Mg6Zn 合金熔体在此温度下所含固相比例适中。此温度下熔体的粘度合适，搅

拌时可以形成流速稳定的涡流。但是，如果搅拌温度较低，那么熔体粘度会相应

增大。导致熔体流动不均匀，难以形成稳定的涡流[70]。 

增强体原料采用购买的商业氧化石墨烯水溶液(杭州高希科技有限公司，石

墨烯片径 10~50µm，浓度 10mg/mL)。 

 

图 2-1 MgZn 二元系合金热力学平衡相图[38] 

2.2 研究方案 

本文研究方案流程图如图 2-2 所示。采用共沉积法实现氧化锌包覆石墨烯复

合粉末 (氧化锌包覆石墨烯，Zinc oxide coated graphene，下文简称为 ZG 复合粉

末) 制备。利用石墨烯表面的纳米氧化锌与镁的反应活性，实现石墨烯与镁基体

的反应浸润。采用搅拌铸造法实现 ZG 复合粉末在 Mg6Zn 熔体中的均匀分散。

利用 EBSD，SEM，TEM 等微观分析手段研究 ZG 复合粉末及复合材料的微观结

构。利用 XRD 研究 ZG 复合粉末和复合材料物相。 



安徽工程大学硕士学位论文 

17 

 

通过控制石墨烯和 ZnO 质量比 (1:1，1:3，1:5)，实现石墨烯表面 ZnO 包覆

量的调控，同时研究包覆 ZnO 对石墨烯微观结构的影响。研究铸态复合材料中

石墨烯含量对铸态复合材料微观结构的影响。利用维氏显微硬度仪测量铸态复合

材料硬度，利用摩擦磨损仪获得铸态复合材料摩擦磨损性能，研究铸态复合材料

中石墨烯含量对铸态复合材料摩擦磨损性能的影响。 

通过挤压制备挤压态复合材料。研究复合材料制备过程对石墨烯微观结构的

影响。利用万能拉伸试验机获得挤压态复合材料的基本力学性能，研究挤压温度

对挤压态复合材料微观结构和力学性能的影响。利用失重法和电化学工作站探究

石墨烯的加入对挤压态复合材料腐蚀性能的影响。 

 

图 2-2 研究方案流程图 

2.3 复合材料制备流程 

本文中 ZnO 包覆石墨烯增强镁基复合材料主要经过 ZG 复合粉末制备、搅

拌铸造和挤压三个步骤制备得到。具体实验方法如下： 

2.3.1 ZnO 包覆石墨烯复合粉末制备 

本文共制备三组不同石墨烯和 ZnO 质量比的复合粉末。为简化实验过程与
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计算步骤，本文认为所有加入的 Zn2+均转化为 ZnO 包覆于石墨烯上，并以此为

依据计算各化学药品的加入量。 

如图 2-3 取 40 mL 氧化石墨烯溶液 (10mg/mL) 加入无水乙醇，超声处理 20 

min 以形成均匀的氧化石墨烯溶液 (0.5 mg/mL)。在机械搅拌条件下将 (12、34、

60 mL) 乙酸锌溶液 (0.44 M) 加入到上述溶液中。然后，在 90 ℃的水浴环境下，

逐滴加入(22、60、106 mL) NaOH 溶液(0.5 M)。反应完成后，过滤、清洁并冷冻

干燥产物。将获得的 ZG 复合粉末研磨，然后通过筛网过滤，最终分别获得 ZG1、

ZG2、ZG3 复合粉末 (石墨烯和 ZnO 质量比分别为 1:1，1:3，1:5)。 

 

图 2-3 ZG 复合粉末制备工艺流程图 

2.3.2 复合材料制备 

如图 2-4 将 Mg 锭放置在坩埚中，在电阻炉中加热至 720 ℃。在 Mg 锭熔化

之后，加入 6.0 wt%的 Zn 锭。参考图 2-1 MgZn 二元系合金热力学平衡相图，将

其冷却至 600 ℃，使合金熔体成为半固态。随后，机械搅拌 15 min 后将 ZG3 复

合粉末加入合金熔体中。继续机械搅拌 15 min，将复合熔体倒入模具中进行压力

铸造。为确保实验安全和材料制备的顺利进行，上述过程始终在 SF6+CO2 混合气

体保护气氛下进行。至此，铸态复合材料制备完成。 

 

图 2-4 复合材料制备工艺流程图 

最后，经挤压成型制备直径为 12 mm 的棒材。挤压成型工艺参数为：挤压

温度为 250 ℃、300 ℃和 350 ℃，挤压比为 12:1。复合材料中石墨烯含量分别为
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0.3 vol.%和 0.5 vol.%，分别用 ZnO-0.3GO/Mg6Zn 和 ZnO-0.5GO/Mg6Zn 表示。

对照组镁合金基体用 Mg6Zn 表示。 

2.4 实验方法 

2.4.1 材料分析方法 

(1) X 射线衍射分析 

利用 X 射线衍射仪 (XRD, Philips X'Pert)进行物相分析。采用 Cu Kα 靶 

(λ=0.154 nm)，扫描速度 10 º/min，扫描范围 10~90 º。 

(2) X 射线光电子能谱分析 

采用 X 射线光电子能谱 (XPS, Thermo Fisher) 对 ZG 复合粉末及复合材料

中获取的石墨烯粉末化学键进行分析定量分析。为了能够准确的分析各化学键的

相对含量，对 XPS 各峰位均按 C1s 在 284.8 eV 的位置校准。 

(3) 扫描电子显微镜 

采用扫描电子显微镜 (SEM, Helios, Nanolab600i) 对原始石墨烯、ZG 复合粉

末、复合材料的微观结构和拉伸断口进行观察。块体试样需要研磨与抛光获得平

整的表面，断口试样为拉伸断裂后的新鲜断口。 

(4) 透射电子显微镜 

采用透射电子显微镜 (TEM, FEI Tecnai G2 F20) 观察 ZG 复合粉末和复合材

料的微观结构。其中用于 TEM 观察试样的制备方法为：先采用电火花线切割机

在待观察试样上切割下 0.3 mm 厚度的薄片。接着使用 4000 目砂纸打磨薄片至

约 40~60 μm，最后对薄片进行离子减薄和中心穿孔。 

(5) 电子背散射衍射分析 

电子背散射衍射技术 (EBSD, ZEISS-SUPRA55)用于分析材料的微区晶体取

向。样品要求干净平整、表面无应力及良好的导电性，一般采用机械抛光与电解

抛光结合的方法制备 EBSD 样品。依次采用 200~4000 目金相砂纸对样品进行机

械研磨，然后依次用粒度为 2 W 和 0.5 W 的金刚石研磨膏对样品进行抛光。最后

对样品进行电解抛光除去样品表面的残余应力层和氧化层等。电解液采用磷酸和

酒精体积比为 3:5 的混合液，盛放电解液的烧杯需置于 0 ℃水浴环境中。调节直

流稳压电源仪电流强度为 0.1 A，抛光时间 30 s，抛光结束用无水乙醇将试样冲

洗干净。 

(6) Raman 光谱分析 

Raman 光谱分析 (Raman, B&W TEK) 是基于 Raman 散射效应研究出的无

损检测技术。仪器发出激光使样品产生分子振动与转动，据此变化分析材料的分

子结构。Raman 光谱仪入射激光波长为 532 nm，用于分析原料氧化石墨烯、ZG

复合粉末以及复合材料硝酸腐蚀后获取的石墨烯。 
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(7) 表面形貌分析 

利用中图光学 3D 表面轮廓仪表征样品表面形貌 (腐蚀和摩擦磨损形貌等)。 

2.4.2 材料性能测试 

(1) 维氏显微硬度测试 

采用维氏显微硬度仪 (HXD-1000TM/LCD) 对样品进行显微硬度测试。施加

载荷为 0.5 N，载荷保持时间为 10 s。对每个样品选取 10 个不同区域测量硬度

值，去除最大值和最小值后取剩余数据平均值作为该样品的显微硬度。 

(2) 力学性能测试 

对样品进行力学性能测试，拉伸测试在万能拉伸试验机 (Instron-1186) 上进

行，拉伸速度 0.5 mm/min。拉伸试样尺寸如图 2-5 所示，对于挤压态试样，从棒

材中间位置沿挤压方向切割试样。将试样上下表面打磨后抛光，侧面打磨平整去

除氧化层，于室温下进行力学性能测试。 

 

图 2-5 室温拉伸试件形状及尺寸 

(3) 摩擦磨损性能测试 

测试前将复合材料切成半径 5 mm 厚 1 mm 的圆形试样，用树脂镶嵌试样，

露出一个待测端面进行研磨和抛光。采用多功能摩擦磨损试验机 (HT-1000) 在

室温和无润滑条件下进行摩擦磨损实验。图 2-6 为摩擦磨损实验简化示意图，对

摩材料采用半径 3 mm 的碳化钨小球。通过加载杆对小球施加压力 F 为 3 N，摩

擦半径 r 为 3.5 mm。试样逆时针旋转，转速 n 为 400 r/min，摩擦时间为 30 min。 

 

图 2-6 摩擦磨损实验示意图 
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(4) 失重法测试 

失重法是测试镁及其合金腐蚀速率简单且准确的方法，通过失重法可以获取

材料在一个时间段的平均腐蚀速率。样品浸泡在模拟海水 NaCl 浓度的腐蚀溶液 

(3.5 wt.% NaCl) 中，通过计算样品腐蚀前后的质量损失与时间的关系得到腐蚀

速率。 

失重法测试的具体步骤如下：将样品沿挤压方向切割成 10×10×2 mm 的尺

寸，去除氧化层后用砂纸打磨至 2000 目。用无水乙醇清洗试样，将样品用冷镶

树脂密封，留出一个 10×10 mm 的测试面。将样品放置于腐蚀溶液中，腐蚀溶液

温度为 25 ℃。浸泡时间分别为 2 h、4 h、8 h、16 h、24 h、32 h、40 h、48 h、56 

h、64 h、72 h，到相应时间取出样品。使用铬酸溶液 (200 g/L CrO3+10 g/L AgNO3) 

浸泡约 2~4 min 完全去除样品表面腐蚀产物，洗去样品表面铬酸后，装入放有干

燥剂和脱氧剂的塑封袋后抽真空。放入烘箱 50 ℃烘干 20 min，随后对试样称重

记录。 

(5) 电化学测试 

利用电化学工作站测试样品动电位极化曲线 (Tafel) 和电化学阻抗图谱 

(EIS)。通过分析 Tafel 曲线和 EIS 数据，获得材料的腐蚀性能。电化学腐蚀符合

原电池反应原理，即电极电位低的电极作为阳极发生腐蚀溶解。可用流经试样腐

蚀面的电流密度计算腐蚀速率，电流流经材料时，电极电位偏离平衡电位的现象

为极化现象。利用外推法对 Tafel 曲线进行拟合，可以获得材料的腐蚀电位 (Ecorr 

(V)) 和腐蚀电流密度 (icorr (mA/cm2))。 

 

图 2-7 电化学测试示意图 

(a) 工作电极示意图；(b) 三电极体系示意图 
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电化学测试具体实验步骤如下：将样品延挤压方向切割成 10×10×2 mm 的尺

寸，去除氧化层后依次用 400~2000 目砂纸打磨，然后用 2 W 金刚石研磨膏机械

抛光至没有明显划痕。将样品用无水乙醇清洗后，将测试面的反面粘上铜导线。

如图 2-7 (a)，用环氧树脂将样品非测试面密封，露出 10×10 mm2 的测试面，至此

工作电极制备完成。电化学测试前使用直流稳压电流仪检测样品与导线是否接触

良好，防止工作电极断路影响实验结果。使用电化学工作站 (上海辰华，CHI760E) 

对工作电极进行测试，测试采用三电极体系，如图 2-7 (b)。此外，饱和 KCl 甘汞

电极是参比电极，Pt 片是辅助电极。腐蚀液为模拟海水盐浓度的 3.5 wt.% NaCl

溶液，腐蚀液温度为 25 ℃。将所有电极浸泡在腐蚀液中，工作电极朝向辅助电

极，尽量控制每次实验的工作电极与辅助电极距离大致相同，开路电压扫描 30 

min。若开路电压稳定则进行 EIS 测试，完成 EIS 测试后立即进行 Tafel 曲线测

试。EIS 测试频率范围为 10-2~105 Hz，Tafel 曲线测试电压扫描范围为-0.8~-2 V，

扫描速率为 0.001 V/s。电化学测试完成后，用去离子水和无水乙醇冲洗样品表

面，烘干后密封以用作后续腐蚀产物和蚀坑表征。后续进行 SEM 观察表面腐蚀

产物形貌的样品需要喷金处理，观察母材表面蚀坑的样品需要使用铬酸溶液去除

腐蚀产物。 
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第 3 章 ZnO 包覆石墨烯复合粉末微观结构及铸态复合材料

微观结构和性能 

 

 

3.1 引言 

石墨烯容易发生团聚，这对其发挥增强效果是极其不利的。有效的石墨烯预

分散方法是制备高性能镁基复合材料的关键步骤。虽然球磨法易于实现石墨烯在

金属基体中的预分散与均匀混合，但是球磨产生的巨大冲击力容易破坏石墨烯的

完整度。此外，镁粉化学性质活泼，球磨过程中容易引起爆炸造成严重的后果。

因此，球磨法对于制备镁基复合材料有着较大的局限性。湿法混合虽然有利于保

留石墨烯的完整性，但是简单的湿法混合还不能够很好的解决石墨烯与镁基体界

面结合差的问题。 

本文将氧化石墨烯分散于乙醇溶液中，加入乙酸锌溶液促进 ZnO 在氧化石

墨烯表面非均匀形核，达到利用 ZnO 颗粒修饰石墨烯的目的。采用搅拌铸造将

ZG 复合粉末引入镁熔体中，石墨烯表面包覆的 ZnO 能够有效的改善石墨烯与镁

熔体的润湿性和界面结合。本章主要研究了 ZnO 对石墨烯包覆效果、铸态复合

材料界面结构以及组织与性能的关系。本章研究对象为铸态复合材料，若没有特

殊强调，本章中材料状态默认为铸态。 

3.2 石墨烯及 ZnO 包覆石墨烯复合粉末微观结构表征 

3.2.1 石墨烯微观结构 

 

图 3-1 氧化石墨烯 SEM 图 
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利用 SEM 对原始氧化石墨烯进行分析。图 3-1 所示可以观察到石墨烯光滑

的表面和固有的褶皱结构。本文采用含有丰富官能团的氧化石墨烯为原料，含氧

官能团有助于增强石墨烯在水中的润湿性。此外，含氧官能团还可以静电吸附纳

米粒子以及电荷粒子。 

3.2.2 ZnO 包覆石墨烯复合粉末微观结构 

本文利用共沉积法促进 ZnO 在石墨烯表面形核，制备纳米 ZnO 包覆石墨烯

复合粉末。液态环境中 ZnO 于石墨烯表面自发形核，达到对石墨烯均匀包覆的

目的。探究共沉积法制备工艺，确定最佳 ZG 复合粉末制备工艺。通过控制石墨

烯与 ZnO 的质量比，调控 ZnO 对石墨烯的包覆效果。制备出石墨烯和 ZnO 质量

比分别为 1:1、1:3 和 1:5 的 ZG 复合粉末，将上述三种 ZG 复合粉末分别简写为

ZG1、ZG2 和 ZG3。 

 

图 3-2 不同石墨烯和 ZnO 质量比的复合粉末 SEM 形貌图 

(a) ZG1，(b) ZG2，(c) ZG3，(d-f) 分别对应(a-c)的高倍图 

图 3-2 为不同石墨烯和 ZnO 质量比的 ZG 复合粉末 SEM 图。由图 3-2 (a)和

(d)可以发现 ZG1 复合粉末石墨烯表面 ZnO 包覆量很少，石墨烯表面仅包覆少量

颗粒。进一步提高 ZnO 的比例，由图 3-2 (b)和(e)可以发现石墨烯表面颗粒增多。

ZnO 颗粒呈片状，直径约为 50~200 nm，片状 ZnO 颗粒和石墨烯贴合良好。但

是石墨烯表面依旧有大量区域未被 ZnO 包覆，ZG2 复合粉末的 ZnO 包覆量依旧

较少。当石墨烯和 ZnO 质量比为 1:5 时，如图 3-2 (c)和(f)所示，ZnO 均匀地包覆

在石墨烯表面。此时石墨烯大部分区域被 ZnO 包覆，且没有发现 ZnO 颗粒堆叠

的现象。故此，石墨烯和 ZnO 质量比为 1:5 是比较合适的比例。 
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图 3-3 ZG3 复合粉末 TEM 分析图 

(a) ZG3，(b) 高倍图，(c) HAADF-STEM 表征，(d-f) 关于 O、Zn 和 C 元素的分布 

为了更清楚的表征 ZG3 复合粉末，如图 3-3 对其进行 TEM 分析。图 3-3 (a)

是被 ZnO 颗粒包覆的石墨烯，ZnO 颗粒均匀地包覆石墨烯大部分区域。图 3-3 (b)

可以清晰地观察到 ZnO 颗粒形状为六边形薄片状，与石墨烯贴合紧密。图 3-3 (c)

是 HAADF-STEM 表征，可以清晰地观察到石墨烯的轮廓。图 3-3 (d-f)分别是关

于 O、Zn 和 C 元素的能谱。图 3-3 (d)和(e)表明 O 和 Zn 元素分布基本与 ZnO 颗

粒的分布一致。图 3-3 (f)对于 C 元素分布表征不清晰，这是因为 C 原子的原子

序数较低难以表征。 

 

图 3-4 ZG 复合粉末 XRD 分析 

如图 3-4 所示，为了更精确的表征石墨烯表面覆盖的 ZnO 颗粒，对 ZG 复合

粉末进行 XRD 分析。从图 3-4 发现三组 ZG 复合粉末中均观察到 ZnO (JCPDS 

No.36-1451) 的衍射峰。其中ZG1的XRD曲线可以观察到较弱的氧化石墨烯峰。
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随着石墨烯和 ZnO 质量比的增加，在 ZG2 和 ZG3 复合粉末的 XRD 曲线中则没

有发现明显的氧化石墨烯峰。 

 

图 3-5 不同 ZnO 包覆量 ZG 复合粉末的 Raman 测试结果 

(a) Raman 图谱，(b) Raman 图谱中对应的 ID/IG值 

如图 3-5 所示对 ZG 复合粉末进行 Raman 光谱分析，研究 ZG 复合粉末制备

过程对石墨烯结构的破坏程度。图 3-5 (a)表明 ZG 复合粉末的 Raman 光谱与氧

化石墨烯相似，在 1354 cm-1 和 1580 cm-1 位置同样存在 D 峰和 G 峰。可以用 ID/IG

的比值来表征石墨烯的缺陷程度，ID/IG比值越大说明石墨烯中的缺陷越多[71]。图

3-5 (b)中原始石墨烯和 ZG1 的 ID/IG比值接近均略大于 1，而 ZG2 和 ZG3 的 ID/IG

比值均接近 0.9。表明 ZG 复合粉末制备过程中随着 ZnO 包覆量的增加，对石墨

烯的缺陷有所修复，石墨烯结构完整性得到较好的保留。 

 

图 3-6 不同 ZnO 包覆量 ZG 复合粉末的 XPS 图谱 C1s 分峰曲线 

(a) 氧化石墨烯，(b) ZG1，(c) ZG2，(d) ZG3 
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为了研究 ZG 复合粉末制备过程对石墨烯中各化学键含量的影响，本文对

ZG 复合粉末进行 XPS 分析。图 3-6 为不同 ZnO 包覆量复合粉末的 C1s 精细分

峰曲线，四组分峰曲线中都可以分出 sp2 C-C、sp3 C-C、C-O、C=O 和 O-C=O 键。

其中 sp2 C-C 和 sp3 C-C 键分别代表 sp2 和 sp3杂化结构，C-O、C=O 和 O-C=O 键

则分别代表羟基、羰基和羧基官能团。图 3-6 (a)中原始氧化石墨烯 C1s 分峰曲线

呈现马鞍状模式，这是石墨烯极度氧化的标志[72]。所有 ZG 复合粉末 C1s 分峰曲

线都表现出从原始氧化石墨烯的双峰转变到低结合能的单峰变化，表明了氧化石

墨烯修复 sp2 杂化结构的趋势[72]。与此同时，与 C=O、C-O 键相关的峰强度下降，

这是氧化石墨烯发生还原的结果。 

 

图 3-7 不同 ZnO 包覆量 ZG 复合粉末的 XPS 图谱 C1s 分峰曲线中各化学键的比例 

图 3-7 是不同 ZnO 包覆量 ZG 复合粉末 C1s 中不同化学键的比例图，可以

更直观的表现出 ZG 复合粉末制备过程对氧化石墨烯不同官能团的影响。与原始

氧化石墨烯相比，ZG 复合粉末的 sp2 C-C 和 sp3 C-C 键比例升高，表明氧化石墨

烯修复 sp2 和 sp3 杂化结构的趋势。而 ZG 复合粉末中的 C-O 键比例急剧下降，

这主要是制备 ZG 复合粉末的过程中，氧化石墨烯被还原的结果。氧化石墨烯还

原过程中，相比于 C=O 键，还原剂优先作用于 C-O 键，而 O-C=O 键比例升高

是因为 C=O 键的转化[73]。氧化石墨烯含有大量的含氧官能团，这对其表面 ZnO

形核至关重要。这些丰富的含氧官能团可以为 ZnO 提供形核位点，促进 ZnO 形

核与生长。从而影响 ZnO 在氧化石墨烯表面的形态、数量和分布，进而影响复

合材料的性能。 

综上所述，本文利用共沉积法成功在氧化石墨烯表面实现纳米 ZnO 包覆。

通过工艺探究调控 ZnO 对石墨烯的包覆量，实现了 ZG 复合粉末的成功制备。

ZG 复合粉末的成功制备对后续复合材料中石墨烯的分散状态及机理分析提供了

重要的实验基础。在后续制备复合材料的过程中，将选取氧化石墨烯和 ZnO 质

量比为 1:5 的 ZG3 复合粉末作为增强体。 
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3.3 铸态复合材料的微观结构 

3.3.1 铸态复合材料显微组织 

本文制备石墨烯含量为 0.3 vol.%和 0.5 vol.%的铸态复合材料，对其组织结

构进行表征。图 3-8 (a)和(d)所示 Mg6Zn 基体晶粒呈等轴状且分布均匀，平均晶

粒尺寸为 228 μm。图 3-8 (b)和(e)所示 ZnO-0.3GO/Mg6Zn 晶粒发生明显细化，平

均晶粒尺寸降至 145 μm。图 3-8 (c)和(f)所示 ZnO-0.5GO/Mg6Zn 晶粒进一步细

化，平均晶粒尺寸降至 100 μm。结果表明，向 Mg6Zn 基体合金中引入石墨烯可

以显著地细化材料晶粒。 

 

图 3-8 复合材料 EBSD 图 

(a) Mg6Zn，(b) ZnO-0.3GO/Mg6Zn，(c) ZnO-0.5GO/Mg6Zn，(d-f) 分别对应于(a-c)晶粒尺

寸统计图 

目前，已有大量研究表明向金属基体中引入石墨烯可以显著地细化材料晶粒
[74-76]。熔体凝固过程中石墨烯可以提供丰富的非匀质形核位点，提高凝固过程中

的形核率。石墨烯拥有巨大的比表面积，在凝固过程中可以作为晶界屏障有效地

阻碍镁基体晶粒生长。所以，金属凝固后大部分石墨烯都位于晶界处[48, 53, 74, 77]。

根据 Hall-Petch 原理，晶粒细化可以增强材料力学性能[78]。 

为了进一步观察石墨烯在复合材料中的分布状态，对电解抛光后的 ZnO-

0.5GO/Mg6Zn 进行 SEM 观察。如图 3-9 所示，可以清晰地观察到石墨烯边缘，

没有观察到明显的团聚，表明石墨烯得到均匀分散。 
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图 3-9 ZnO-0.5GO/Mg6Zn 的微观结构 

图 3-10 为复合材料及镁基体 XRD 图谱，在 Mg6Zn 基体的 XRD 图谱中发

现了 Mg (JCPDS:No.35-0821) 和 MgZn2 (41.304 °, JCPDS:No.34-0457) 的衍射峰。

而复合材料的 XRD 图谱出现了 MgO (42.916 °, JCPDS:No.45-0946) 的衍射峰。

这主要是因为在制备复合材料过程中，石墨烯表面的纳米 ZnO 颗粒与镁高温下

发生原位反应生成 MgO 颗粒，如式 (3-1) 所示。当冷却至室温时，这部分 Zn 可

以与 Mg 形成固溶体或第二相。 

 𝑀𝑔 + 𝑍𝑛𝑂 = 𝑀𝑔𝑂 + 𝑍𝑛 (3-1) 

 

图 3-10 不同石墨烯体积分数的复合材料 XRD 图谱 

3.3.2 铸态复合材料界面结构 

为了深入研究铸态复合材料的界面结构，本文对铸态 ZnO-0.5GO/Mg6Zn 复

合材料进行 TEM 分析，如图 3-11 所示。如图 3-11 (a)所示，可以清晰地观察到

纳米颗粒嵌入在石墨烯和基体之间。图 3-11 (b)为选区电子衍射图，结果表明该

纳米颗粒为 MgO，这与上文 XRD 结果一致。在制备复合材料过程中，由于 Mg

在高温下具有很高活性，可以将 ZnO 中的 Zn 置换并原位形成 MgO。图 3-11 (c)

为 HAADF-STEM 图像。图 3-11 (d-g)是对应于 HAADF-STEM 图的能谱图，显

示了复合材料界面结构中 Mg、C、Zn 和 O 元素分布。其中氧元素分布和 MgO

颗粒分布十分吻合，表明氧元素来源于原位反应生成的 MgO。由于石墨烯的纳
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米效应，HAADF-STEM 模式下 C 元素难以表征且不精确。 

 

图 3-11 铸态 ZnO-0.5GO/Mg6Zn 复合材料界面结构 

(a) TEM 图像，(b) 选区电子衍射图，(c) HAADF-STEM 图像，(d-g) 对应 HAADF-STEM

图的能谱图，(h-i) 界面处 HRTEM 图像 

图 3-11 (h)和(i)为 HRTEM 图像，进一步展示了石墨烯的微观结构及复合材

料界面结构。如图 3-11 (h)和(i)所示，石墨烯晶格间距为典型的 0.34 nm，表明在

复合材料制备过程中石墨烯微观结构得到较好地保留。MgO 颗粒处于石墨烯和

镁基体的界面之间，MgO 与石墨烯和镁基体都是纳米级接触，表明 MgO 颗粒与

石墨烯和镁基体都有良好的界面结合。在石墨烯和镁基体的界面处没有发现间隙

或孔洞，表明石墨烯与镁基体之间具有良好的润湿性。石墨烯表面分布的纳米级

MgO 颗粒可以有效地增强石墨烯和镁基体的界面结合[48, 51, 52, 79]。 

3.4 铸态复合材料摩擦磨损性能与机理 

3.4.1 铸态复合材料硬度及摩擦磨损性能 

如图 3-12 (a)所示，铸态 Mg6Zn 基体、ZnO-0.3GO/Mg6Zn 和 ZnO-
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0.5GO/Mg6Zn 复合材料硬度分别为 50.9、59.5 和 68.7 HV。随着石墨烯含量的增

加，复合材料硬度得到显著改善。相比于 Mg6Zn 基体，加入 0.5 vol.%石墨烯可

使复合材料硬度提高 35%。硬度提高的主要因素如下：石墨烯的加入显著地细化

材料晶粒，晶粒细化可以增强复合材料力学性能；其次，复合材料中石墨烯可以

产生显著的第二相强化效应；此外，石墨烯的均匀分散以及石墨烯和镁基体之间

良好的界面结合可以更好地发挥上述因素。 

 

图 3-12 铸态复合材料硬度及摩擦磨损实验结果 

(a) 硬度，(b) 摩擦系数曲线，(c) 平均摩擦系数，(d-e) 磨损形貌，(f) 磨损率，(g-h) 磨损

横截面轮廓曲线 

图 3-12 (b)为材料摩擦系数曲线，可见复合材料摩擦系数明显小于镁基体，

且 ZnO-0.5GO/Mg6Zn 复合材料在摩擦后期依旧表现出更低且平稳的摩擦系数。

如图 3-12 (c)Mg6Zn 基体稳定阶段的平均摩擦系数为 0.62，而 ZnO-0.3GO/Mg6Zn

和 ZnO-0.5GO/Mg6Zn 复合材料平均摩擦系数分别为 0.54 和 0.48。与 Mg6Zn 基

体相比，ZnO-0.5GO/Mg6Zn 复合材料中的石墨烯可使摩擦系数降低约 23%。图

3-12 (d)和(e)分别为 Mg6Zn 基体和 ZnO-0.5GO/Mg6Zn 复合材料三维磨损形貌，

可以发现 ZnO-0.5GO/Mg 复合材料的磨损宽度和磨损深度远小于 Mg6Zn 基体。

图 3-12 (f)复合材料磨损率由式 (3-1) 计算而来，可得 ZnO-0.5GO/Mg6Zn 复合材

料的磨损率  (~2.14×104 mm3/(N·m)) 明显小于 Mg6Zn 基体  (~5.19×10-4 

mm3/(N·m)。相比于 Mg6Zn 基体，复合材料的磨损率降低 59%。图 3-12 (g)和(h)
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表明 ZnO-0.5GO/Mg6Zn 复合材料磨损横截面宽度和深度都明显小于 Mg6Zn 基

体。且 ZnO-0.5GO/Mg6Zn 复合材料磨损横截面两侧材料堆积高度也小于 Mg6Zn

基体，这是因为 Mg6Zn 基体硬度较低，磨痕边缘材料发生严重的塑性变形。上

述结果表明：石墨烯的引入有效地改善复合材料的硬度和摩擦磨损性能。 

磨损率的计算公式如下[80]： 

 𝜔 =
𝑉

𝐹𝑆
 (3-1) 

式中 ω——磨损率 (mm3/(N·m))  

V——磨损体积 (mm3)  

F——实验载荷 (N)  

S——摩擦总路程 (m)  

摩擦总路程计算公式： 

 𝑆 = 2𝑛𝑡𝜋𝑟 (3-2) 

式中 n——转速 (r/min)  

t——摩擦时间 (min)  

π——圆周率 (3.14)  

r——摩擦半径 (m)  

3.4.2 铸态复合材料摩擦磨损机理 

为了进一步研究铸态复合材料的摩擦磨损机理，本文利用 SEM 对磨损样品

表面和微观结构进行表征。如图 3-13 (a)和 (f)所示，Mg6Zn 基体和 ZnO-

0.5GO/Mg6Zn 复合材料的磨痕宽度分别约为 1.0×103 μm 和 0.75×103 μm。与 ZnO-

0.5GO/Mg6Zn 复合材料相比，Mg6Zn 基体表面更为粗糙，发现大量沟槽、塑性

变形和片状黏着物。另外，图 3-13 (b)中还发现部分碎屑和裂纹。图 3-13 (e)和(b1)

表明 Mg6Zn 基体表面存在大量的氧元素，这是因为摩擦时材料接触面产生高温，

材料在空气中被氧化。通常氧化产物和母材的结合并不牢固，容易脱落。同时，

脱落后露出的新鲜表面继续被氧化。材料表面氧化与脱落交替进行，使材料产生

磨损，形成犁沟[81]。与 Mg6Zn 基体相比，ZnO-0.5GO/Mg6Zn 复合材料磨损表面

只发现小而浅的梨沟，如图 3-13 (f)所示。表明 ZnO-0.5GO/Mg6Zn 复合材料存在

轻微磨粒磨损。图 3-13 (g)对 ZnO-0.5GO/Mg6Zn 复合材料犁沟进行放大，在磨损

表面可以发现一些薄膜。图 3-13 (g1)能谱表明薄膜区域存在大量碳元素。图 3-13 

(i)为 Mg6Zn 基体和复合材料摩擦磨损机理示意图。石墨烯在摩擦过程中受到反

复挤压，在 ZnO-0.5GO/Mg6Zn 复合材料表面形成碳膜。碳膜的存在减少了磨球

与材料直接接触的面积，其良好的润滑作用也使得摩擦表面更加光滑，有效地提

高材料摩擦磨损性能[82, 83]。 
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复合材料摩擦磨损性能提高的主要原因有：石墨烯的加入有效地提高复合材

料的硬度，材料的摩擦磨损性能和硬度关系密切相关。石墨烯受到反复挤压所形

成的碳膜具有自润滑特性，显著降低了摩擦系数。磨粒磨损本质上是摩擦过程的

碎屑脱落，在此，磨粒碎屑主要是石墨烯和镁碎屑的混合物。这些碎屑在脱落前

发生塑性变形，产生一定程度的加工硬化，导致其比复合材料表面更硬。在磨球

的碾压下，这些碎屑与复合材料表面接触，最终在磨损表面形成犁沟。石墨烯具

有优异的热稳定性和化学稳定性，形成的碳膜在摩擦过程中具有优异的稳定性[84, 

85]。碳膜可以有效地隔绝空气，从而缓解材料表面的氧化程度[86, 87]，使复合材料

的主要磨损机制由氧化磨损转变为磨粒磨损。综上，由于复合材料硬度的提高和

摩擦时表面形成的碳膜等因素，复合材料的摩擦磨损性能得到显著提高。 

 

图 3-13 复合材料摩擦磨损表面及机理图 

(a-b) Mg6Zn 和(f-g) ZnO-0.5GO/Mg6Zn 磨损表面的 SEM 图像 

(e)和(h) 分别为(b)和(g)中黄色矩形虚线区域对应的 EDS，(b1)和(g1) 分别为(b)和(g)中红色

矩形虚线对应的成分定量分析，(i) 复合材料摩擦磨损机理示意图  
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3.5 本章小结 

本章利用共沉积法制备 ZG 复合粉末，采用搅拌铸造法将 ZG 复合粉末引入

镁熔体中，成功制备铸态复合材料。探究了石墨烯和 ZnO 质量比对 ZnO 包覆石

墨烯效果的影响，揭示了 ZG 复合粉末制备过程对石墨烯结构的影响。研究了石

墨烯的加入对复合材料微观结构的影响，探究了石墨烯、MgO 和镁基体三者之

间的界面结构。研究了石墨烯的加入对复合材料摩擦磨损性能的影响，阐明了复

合材料摩擦磨损机理，最终得到以下结论： 

1、石墨烯和 ZnO 质量比为 1:5 时，ZnO 对石墨烯的包覆效果较好。ZnO 的

包覆对石墨烯的缺陷有所修复，这个过程中氧化石墨烯发生还原，有修复 sp2 和

sp3 杂化结构的趋势。 

2、复合材料制备过程中石墨烯微观结构没有遭到明显破坏。复合材料中石

墨烯分散均匀，石墨烯的加入显著地细化了复合材料晶粒尺寸。石墨烯表面的纳

米 ZnO 颗粒与镁在高温下发生原位反应生成了 MgO，MgO 颗粒位于石墨烯和

镁基体的界面处，MgO 颗粒与石墨烯和镁基体都有良好的界面结合。 

3、石墨烯的加入有效地改善复合材料的硬度和摩擦磨损性能。加入 0.5 vol.%

石墨烯可使复合材料相对于 Mg6Zn 基体硬度提高 35%，摩擦系数降低 23%，磨

损率降低 59%。 

4、Mg6Zn 基体磨损机制主要为氧化磨损，复合材料磨损机制主要为磨粒磨

损。摩擦过程中石墨烯被反复挤压，在复合材料表面形成碳膜。碳膜具有良好的

自润滑作用，有效地提高复合材料的摩擦磨损性能。 
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第 4 章 挤压态复合材料微观结构和性能 

 

 

4.1 引言 

本文上一章成功利用共沉积法制备了 ZnO 颗粒包覆石墨烯复合粉末，并通

过搅拌铸造成功制备出石墨烯均匀分散的铸态复合材料，有效地改善了复合材料

界面结构。然而，铸态复合材料通常缺陷较多且不够致密，力学性能往往不够理

想。通过挤压变形可以有效地改善复合材料组织，例如细化晶粒、形成织构和改

变增强体的分布状态等，从而进一步提升复合材料的性能。与其它变形方法相比，

挤压变形具有工艺简单、设备简单及成本较低等优点。 

在实际工程应用中，材料的力学性能及腐蚀性能都是非常重要的。本章选取

挤压态 ZnO-0.5GO/Mg6Zn 复合材料为研究对象，对其力学性能进行测试。如未

特殊强调，本章中材料状态默认为挤压态，复合材料中石墨烯含量为 0.5 vol.%。

通过对复合材料的晶粒尺寸及界面结构等微观结构分析，并结合各强化机制的理

论计算和复合材料的实际力学性能，研究各强化机制对复合材料强度的理论贡献。

此外，本文还讨论了挤压态复合材料的腐蚀性能与机理，为提高石墨烯增强镁复

合材料的腐蚀性能提供一定的理论基础与技术支持。 

4.2 挤压态复合材料的微观结构 

4.2.1 挤压态复合材料致密度及组织 

本文分别测试了不同挤压温度 (250 ℃、300 ℃、350 ℃) 对复合材料致密度

的影响。 

 

图 4-1 铸态及不同挤压温度复合材料致密度 
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如图 4-1 所示，利用阿基米德排水法测得材料致密度，铸态复合材料致密度

较低仅为 95.8%，这主要是因为铸态金属在凝固时通常会产生一些微孔等缺陷。

而挤压后致密度明显提升，均达到了 99%以上。此外，可以发现随着挤压温度的

增加，复合材料的致密度得到略微提升。挤压温度为 350 ℃的复合材料致密度达

到了 99.8%，已非常接近材料的理论密度。这主要得益于复合材料在挤压时受到

三向压应力，可以有效地消除铸造时产生的孔洞等缺陷。 

 

图 4-2 复合材料不同挤压温度的 EBSD 组织与晶粒尺寸统计结果 

(a) 250 ℃，(b) 300 ℃，(c) 350 ℃，(d) Mg6Zn 基体 300 ℃挤压态组织，(e-h) 分别为(a-d)对

应的晶粒尺寸统计结果 

图 4-2 是不同挤压温度下复合材料的 EBSD 与晶粒尺寸统计结果，试样观察

面垂直于挤压方向。与铸态复合材料相比 (图 3-8)，图 4-2 (a-c)可见复合材料挤

压后晶粒明显细化及等轴化。图 4-2 (e-g)表明复合材料 250 ℃、300 ℃和 350 ℃

挤压后，平均晶粒尺寸分别为 2.96 µm、4.23 µm 和 4.65 µm。结果表明，随着挤

压温度的升高，复合材料的平均晶粒尺寸逐渐变大。随着挤压温度升高，动态再

结晶效果更加明显，图中可以观察到一些较大的再结晶晶粒。与图 4-2 (d) Mg6Zn

基体相比，复合材料晶粒明显细化。分布于晶界处的石墨烯对晶界产生钉扎作用，

达到显著细化复合材料晶粒的效果[37, 38, 88]。 

 

图 4-3 不同挤压温度复合材料 SEM 图 

(a) 250 ℃，(b) 300 ℃，(c) 350 ℃ 

图 4-3 是经电解抛光处理的不同挤压温度复合材料的 SEM 形貌。可以发现

挤压后复合材料中第二相沿挤压方向流线分布。挤压温度为 250 ℃时，第二相有
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轻微团聚。在较低温度挤压时，复合材料塑性较差变形不均匀，从而使复合材料

中第二相出现轻微团聚。随着挤压温度升高，这种轻微团聚得到改善。 

如图 4-4 所示对 250 oC 挤压态复合材料进行 EDS 分析。图 4-4 (d)表明复合

材料表面第二相中含有较多氧元素。这些氧元素来源于氧化石墨烯和 ZnO，与镁

元素形成 MgO，附着于石墨烯表面[51, 79]。虽然图 4-4 (e)碳元素分布难以表征，

但是可以根据 MgO 的分布来推测石墨烯在复合材料中的分布状况。 

 

图 4-4 250 oC 挤压态复合材料 EDS 图 

(a) 扫描区域，(b) Mg，(c) Zn，(d) O，(e) C 

为了进一步确定复合材料中条带状组织是否由石墨烯引起，对 300 oC 挤压

态 Mg6Zn 基体进行 EDS 分析，如图 4-5 所示。图 4-5 (a)中可以观察到少量第二

相沿挤压方向分布，进一步证明了复合材料中的条带状组织与石墨烯的引入有关。 

 

图 4-5 300 oC 挤压 Mg6Zn 基体 SEM 及 EDS 图 

(a) SEM 图，(b) Mg，(c) Zn，(d) O 

4.2.2 挤压温度对复合材料中石墨烯的影响 

为了进一步研究复合材料制备过程中对石墨烯形貌及结构的影响，利用硝酸
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对挤压态和铸态复合材料进行腐蚀，去除金属基体后得到石墨烯粉末。 

 

图 4-6 不同温度挤压态复合材料经硝酸腐蚀后石墨烯 SEM 形貌 

(a) 铸态复合材料，(b) 250 ℃，(c) 300 ℃，(d) 350 ℃ 

图 4-6 为复合材料中获得的石墨烯 SEM 形貌。可以发现相比于铸态复合材

料，挤压态复合材料中的石墨烯片径尺寸显著减小，表明石墨烯在挤压过程中发

生破碎。 

 

图 4-7 不同温度挤压复合材料硝酸腐蚀后石墨烯片径统计 

(a) 铸态复合材料，(b) 250 ℃，(c) 300 ℃，(d) 350 ℃，(e) 平均片径 
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图 4-7 是对图 4-6 石墨烯片径尺寸统计结果。铸态复合材料中石墨烯平均片

径为 6.1 μm。在挤压温度为 250 oC、300 oC 和 350 oC 的复合材料中石墨烯平均

片径分别为 0.85 μm、0.67 μm 和 0.5 μm。随着挤压温度升高，复合材料中石墨

烯片径有所减小，但变化有限。复合材料挤压后，石墨烯尺寸显著减小。这主要

是因为 Mg6Zn 基体与石墨烯的塑性变形能力相差较大。石墨烯本征高强度高刚

度，在挤压过程中表面褶皱处易产生应力集中，使石墨烯发生不同程度的破碎。 

 

图 4-8 不同温度挤压复合材料中石墨烯的 Raman 测试结果 

(a) Raman 图谱，(b) 是 Raman 图谱对应的 ID/IG 值 

为了表征挤压对复合材料中石墨烯微观结构的影响，本文对复合材料去除金

属基体后得到的石墨烯粉末进行了 Raman 光谱和 XPS 分析。图 4-8 是不同温度

挤压后复合材料中石墨烯的 Rama 图谱及 ID/IG 值。图 4-8 (a)中铸态复合材料中

石墨烯Raman图谱与原始氧化石墨烯 (见图 3-5 (a)) 相比，出现了明显的 2D峰。

2D 峰是石墨烯的特征峰[89]，这表明氧化石墨烯的成功还原。镁电极电位低于氧

化石墨烯，任何电极电位低于氧化石墨烯的金属都可以自发还原氧化石墨烯[90]。

金属镁活性很高，能够提供电子修复石墨烯的 sp2 杂化结构[53, 54]。 

研究表明，镁原子可以填充石墨烯缺陷孔位，并渗透到石墨烯片层中[53]。镁

原子还可以与石墨烯上的含氧官能团发生反应，形成强的界面结合[51]。镁原子对

石墨烯缺陷的修复不仅可以保持石墨烯固有的结构与性能，还可以增强石墨烯与

镁之间的界面结合[53]。图 4-8 (b)中挤压温度为 250 ℃和 300 ℃时，复合材料中

石墨烯的 ID/IG值比铸态略高。表明温度较低时挤压会对复合材料中石墨烯 sp2 结

构产生破坏。350 ℃挤压态复合材料中石墨烯的 ID/IG 值与铸态基本持平，表明

350 ℃挤压可以较好地保留石墨烯 sp2 结构。 

图 4-9 是从复合材料中获取的石墨烯粉末 XPS 图谱的 C1s 分峰曲线。与 ZG3

复合粉末 C1s 分峰曲线 (见图 3-6 (d))相似，所有复合材料中获取的石墨烯 C1s

光谱都表现出单峰的转变，这表明石墨烯修复 sp2 杂化结构的趋势。图 4-9 中分

别出现 sp2 C-C，sp3 C-C，C-O，和 O-C=O 键。石墨烯中碳原子杂化方式是 sp2 

C-C，因此 sp2 C-C 含量通常是衡量石墨烯结构完整度的重要指标。即其含量越
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高，石墨烯的结晶度越好，结构越完整。 

 

图 4-9 不同温度挤压的复合材料中石墨烯的 XPS 图谱的 C1s 分峰曲线 

(a) 铸态复合材料，(b) 250 ℃，(c) 300 ℃，(d) 350 ℃ 

图 4-10 是对应于图 4-9 XPS 图谱 C1s 分峰曲线中不同化学键的比例图。与

ZG3 复合粉末 (见图 3-7) 相比，铸态复合材料中石墨烯的 sp2 C-C 键占比升高约

1/5。这可能是制备铸态复合材料过程中石墨烯 sp2 C-C 杂化结构的修复[73]。此外

C-O 键占比下降，这是由于制备复合材料的过程中镁熔体对石墨烯的还原作用导

致，至于 C=O 键消失则可能是其全部转化为 O-C=O 键[73]。图 4-10 中铸态及不

同温度挤压后的复合材料中石墨烯 sp2 C-C 键含量相差不大，表明挤压不会明显

破坏石墨烯 sp2 C-C 杂化结构。 

 

图 4-10 不同温度挤压态复合材料中石墨烯的 XPS 图谱的 C1s 分峰曲线中各化学键的含量 
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4.2.3 挤压态复合材料界面结构 

前文铸态复合材料中已经发现石墨烯、纳米 MgO 和镁基体三者良好结合的

界面结构。为了研究这种界面结构经过挤压后能否得到保留，本文对挤压处理后

的复合材料界面结构进行 TEM 表征，如图 4-11 所示。图 4-11 (a)观察到石墨烯

和镁基体之间分布大量黑色颗粒。明场模式下，暗对比度区域表明该处密度更高

或原子序数更大，所以石墨烯显示出亮对比度。为确定图 4-11 (a)中黑色颗粒物

相，选取颗粒较多区域进行选区电子衍射，图 4-11 (b)表明上述黑色颗粒是MgO。

图 4-11 (d-g)显示了 Mg、C、Zn 和 O 元素在挤压态复合材料中的分布，结果表

明图 4-11 (c)中较亮区域富含 Mg、Zn、O 三种元素。这一区域富含的 Zn 元素来

源于 ZG 复合粉末中的 ZnO。在制备复合材料的过程中，Mg 将 ZnO 中的 Zn 置

换出来，冷却时这部分 Zn 元素溶于镁基体形成固溶体或第二相。由于 C 元素原

子序数低及其在复合材料中含量较低，这导致 HAADF-STEM 模式下 C 元素的

分布难以表征。 

 

图 4-11 300 ℃挤压态复合材料界面结构 TEM 表征 

(a) 界面结构 TEM 图像，(b) 是图(a)中红圈区域的选区电子衍射图，(c) HAADF-STEM，

(d-g) 对应 HAADF-STEM 中的能谱图 

图 4-12 是复合材料界面结构 TEM 图像 (见图 4-11 (a)) 中 MgO 颗粒尺寸统

计分布图，结果表明 MgO 颗粒平均尺寸约为 13.9 nm。 
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图 4-12 对应图 4-11(a)中 MgO 颗粒尺寸统计分布 

本文利用 HRTEM 深入探究复合材料中石墨烯、纳米 MgO 和镁基体之间的

微观结构及其界面关系。如图 4-13 (a)所示，HRTEM 图片中可以观察到 MgO 颗

粒位于石墨烯与镁基体之间。挤压后复合材料的界面结构仍然由石墨烯、MgO 和

镁基体三者构成。从图 4-13 (b)中可以清楚的得到石墨烯的晶格间距为典型的

0.34 nm。石墨烯、纳米 MgO 和镁基体三者的界面处紧密结合，没有发现间隙或

孔洞，三者之间呈现纳米级接触状态。这表明石墨烯、纳米 MgO 和镁基体之间

具有良好的界面结合。同时也表明挤压不会明显破坏石墨烯、纳米 MgO 和镁基

体之间的界面结构。 

 

图 4-13 复合材料界面微观结构 

(a) MgO 与石墨烯界面 HRTEM 图，(b) 界面高倍图 



安徽工程大学硕士学位论文 

43 

 

4.3 挤压态复合材料的力学性能及其强化机制 

4.3.1 挤压态复合材料的力学性能 

本文对铸态及不同温度挤压态复合材料和 300 ℃挤压态 Mg6Zn 基体进行力

学性能测试，测试结果如图 4-14 所示，具体性能参数如表 4-1 所示。300 oC 挤

压态复合材料与铸态 ZnO-0.5GO/Mg6Zn 复合材料相比，其屈服强度、抗拉强度

和延伸率分别提高 67.7%、50.9%和 153.1%。表明复合材料挤压后力学性能得到

显著提升。这主要得益于：挤压使石墨烯平行于棒材轴线定向排列[40]，当石墨烯

平行于拉伸方向排列时，可以最大程度地发挥石墨烯的强化作用[33]；挤压显著细

化复合材料晶粒并产生织构；挤压有效地改善铸态材料中的孔隙等缺陷；随着挤

压温度的增加，复合材料的屈服强度和抗拉强度同步下降，而延伸率有所提升。 

 

图 4-14 300 ℃挤压态 Mg6Zn 基体和不同温度挤压复合材料及铸态复合材料工程应力-应变

曲线 

300 oC 挤压态复合材料与 300 oC 挤压态 Mg6Zn 基体相比，其屈服强度和抗

拉强度分别提高 61.7%和 19.4%，且依旧保持了较高的延伸率。表明石墨烯的加

入有效地提高复合材料的抗拉强度和屈服强度，实现优异的强塑性匹配。这主要

得益于：石墨烯在基体中的均匀分散；石墨烯对复合材料的晶粒细化；石墨烯、

纳米 MgO 和镁基体三者界面的紧密结合，有利于载荷传递；石墨烯的加入实现

了复合材料高强度高塑性匹配，使复合材料展现优异的力学性能。相比于传统陶

瓷颗粒和碳纳米管等增强相，石墨烯表现出极高的强化效率[27]。通过调控石墨烯

和镁基体的界面结构，实现复合材料优异的强塑性匹配。 
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表 4-1 300 ℃挤压 Mg6Zn 基体和不同温度挤压态复合材料及铸态复合材料力学性能参数 

样品 屈服强度 (MPa) 抗拉强度 (MPa) 延伸率 (%) 

300 ℃挤压态 Mg6Zn 基体 141 273 19 

铸态复合材料 136 216 4.9 

250 oC 挤压态复合材料 240 345 9.5 

300 oC 挤压态复合材料 228 326 12.4 

350 oC 挤压态复合材料 198 317 16.2 

4.3.2 挤压态复合材料的力学强化机制 

图 4-15 是 300 oC 挤压态 Mg6Zn 基体和复合材料拉伸断口形貌。图 4-15 (a)

可以发现 Mg6Zn 基体断口表面存在大量韧窝，以及大量与位错滑移相关曲折交

错的撕裂棱痕迹，表明其断裂方式以韧性断裂为主。这主要是因为锌元素的引入

改变了锥面位错与基面位错的临界分切应力的差值。在 Mg6Zn 基体变形过程中，

位错通过基面滑移与非基面滑移协同作用，有效地提高 Mg6Zn 基体的塑性[38]。

图 4-15 (b)可以发现复合材料的断口仍然存在较多的韧窝及撕裂棱，表明其断裂

方式依然以韧性断裂为主。与 Mg6Zn 基体断口不同的是，复合材料断口形貌韧

窝与撕裂棱更加细小且均匀，这是引入石墨烯导致晶粒细化的结果。细小的晶粒

间互相协调变形，使复合材料整体均匀变形。但是相对于周围的镁基体来说，石

墨烯具有更高的强度与刚度相对来说变形比较困难。石墨烯与镁基体不协调的变

形更容易促使裂纹萌生在石墨烯与镁基体的界面处。由晶粒细化所引起的复合材

料塑性变形能力显著提升，有效抵消了石墨烯的引入对复合材料延展性的不利影

响。因此，复合材料在石墨烯引入后仍保持了优异的塑性变形能力。随着塑性变

形程度的增加，裂纹不断萌发和扩展。复合材料内部多个弥散分布的微裂纹相互

连接，逐步演化成一个贯穿的大裂纹，最终引发复合材料的突发性断裂。如图 4-

15 (b)中的高倍图，断口形貌表征分析表明，复合材料界面处因局部应力集中效

应优先成为裂纹形核位点，这直接导致断裂表面出现明显的石墨烯片层界面富集

现象，充分印证界面结合状态对材料失效机制的调控作用。这些石墨烯在断口表

面以桥连和拔出的形式存在，且均匀的分布于断口表面。石墨烯表面存在原位形

成的纳米 MgO 与镁基体形成的界面结合，有利于载荷在石墨烯和镁基体界面的

传递。促使复合材料在拉伸过程中发生均匀的塑性变形，有效地提高复合材料塑

性。此外，复合材料界面结合强度高，也可以一定程度上抑制微裂纹的萌生与扩

展。 

在本文 1.5.1 节中已经讨论过石墨烯增强镁基复合材料的力学强化机制，常
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用的几种强化模型包括：1.细晶强化机制、2.热错配强化机制、3.载荷传递强化机

制、4. Orowan 强化机制。本文将通过总结前人现有公式计算复合材料的理论屈

服强度，并结合实验所得复合材料实际屈服强度进行对比。对产生差异的可能因

素进行分析。 

 

图 4-15 300 oC 挤压态材料拉伸断口 SEM 图 

(a) Mg6Zn 基体，(b) ZnO-0.5GO/Mg6Zn 复合材料 

复合材料的理论屈服强度可用公式 (4-1) 进行估算[91]： 

 𝜎𝑦𝐶 = 𝜎𝑦𝑚 + ∆𝜎𝐻−𝑃 + ∆𝜎𝐿𝑇 + ∆𝜎𝐶𝑇𝐸 + ∆𝜎𝑂𝑟𝑜𝑤𝑎𝑛 (4-1) 

式中 σyC——复合材料的理论屈服强度 (MPa)  

Δσym——基体的屈服强度 (141 MPa，取自表 4-1 300 ℃挤压 Mg6Zn)  

ΔσH-P——细晶强化贡献量 (MPa)  

ΔσLT——载荷传递强化贡献量 (MPa)  

ΔσCTE——热错配强化贡献量 (MPa)  

ΔσOrowan——Orowan 机制强化贡献量 (MPa)  

细晶强化对石墨烯增强镁基复合材料屈服强度提升的贡献量 (ΔσH-P) ，可

用 Hall-petch 公式计算[92]： 

 ∆𝜎𝐻−𝑃 = 𝐾 (𝑑𝑐
−1/2

− 𝑑𝑚
−1/2

)  (4-2) 

式中 K——Hall-petch 强化系数 (MPa/μm1/2)  

dc——复合材料的晶粒尺寸 (μm)  

dm——基体的晶粒尺寸 (μm)  

Hall-petch 强化系数 K普遍认为是晶界阻碍位错滑动的能力，本文中 K值

取 280 MPa·μm1/2[93]。 

载荷传递强化对石墨烯增强镁基复合材料屈服强度的贡献 (ΔσLT) 可以用剪

切滞后模型进行估算[55]。 

 ∆𝜎𝐿𝑇 =
𝑠

4
𝑉𝐺𝜎𝑦𝑚 (4-3) 
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式中 VG——石墨烯体积分数 (vol.%)  

s——石墨烯片径与厚度比值 

σym——基体屈服强度 

热错配强化对石墨烯增强镁基复合材料屈服强度的贡献 (ΔσCTE) 可以用式 

(4-4) 进行计算[94]： 

 ∆𝜎𝐶𝑇𝐸 = 𝑘𝐺𝑏√12
𝑉𝐺∆𝐶∆𝑇

𝑏𝑑𝐺
 (4-4) 

式中 k——材料常数 (镁对应 1.25[95])  

G——镁基体剪切模量 (1.77×104 MPa[37])  

b——镁基体 Burgers 矢量 (3.2×10-10 m[55])  

VG——石墨烯体积分数 

ΔC——石墨烯和镁基体 CTE 差值 (石墨烯：-8×10-6 K-1；镁：28.4×10-6 K-1)  

ΔT——复合材料冷却过程中的温度变化值 (K) 

dG——石墨烯片径 (μm)  

Orowan 强化对复合材料屈服强度的贡献 (ΔσOrowan) 用式 (4-5) 进行计算[95]： 

 
∆𝜎𝑂𝑟𝑜𝑤𝑎𝑛 =

0.13𝐺𝑏

𝑑𝐺[(
1

2𝑉𝐺
)

1/3

−1]

𝑙𝑛 (
𝑑𝐺

2𝑏
)
 (4-5) 

式中 G——镁基体剪切模量 

b——镁基 Burgers 矢量 

VG——石墨烯体积分数 

dG——石墨烯片径 

 

图 4-16 复合材料强化机制计算 

(a) 主要强化机制计算结果，(b) 理论屈服强度和实际值 

本文选择 300 ℃挤压态复合材料的力学性能来讨论复合材料的强化机制。通

过公式 (4-2)~(4-5)，分别计算出四种强化机制的定量计算结果。最后采用公式 
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(4-1) 计算出复合材料的理论屈服强度，计算结果如图 4-16 所示。由于挤压后复

合材料中的石墨烯发生破碎且片径减小。故此，计算中石墨烯片径取 0.67 μm，

见图 4-7 (c)。图 4-16 (a)表明四种强化机制中细晶强化贡献量最多，其次是载荷

传递强化和热错配强化，而 Orowan 强化贡献值很低。图 4-16 (b)表明复合材料

的实验值略低于理论屈服强度计算值，造成这一结果的可能因素有：复合材料挤

压过程中可能会出现一些动态析出或存在一定的织构弱化；载荷传递强化模型假

定所有石墨烯的片径都是平行于拉伸方向，但实际情况下并非所有石墨烯都是平

行于拉伸方向；计算模型本身或许存在一些不可避免的系统误差；Orowan 强化

假定增强体是纳米级且均匀分布于晶粒内部，但实际上大部分石墨烯片径并非纳

米级且主要分布于晶界处。分布于晶界处的石墨烯不能有效地阻碍位错运动，故

此 Orowan 强化理论值远大于实际贡献值。而 MgO 颗粒体积分数过低且主要附

着于石墨烯表面，其分布状态受石墨烯影响较大。而且 MgO 颗粒的强化效果与

均匀分布时显著不同，故此难以准确计算其强化效果。因此，MgO 颗粒对力学

性能强化的贡献本文不予计算。 

4.4 挤压态复合材料腐蚀性能及其机理 

本文选取300 ℃挤压态复合材料及同等条件制备的Mg6Zn基体为实验对象，

研究石墨烯的加入对复合材料腐蚀性能及机理的影响。 

4.4.1 失重法测试结果 

图 4-17 是复合材料和 Mg6Zn 基体浸泡在模拟海水盐浓度腐蚀液 (3.5 wt.% 

NaCl) 中的失重法测试结果，利用公式 (4-6) 计算得出材料腐蚀速率和时间的关

系。从图 4-17 中可以发现浸泡 2 h 后复合材料腐蚀速率迅速变快，然后趋于稳

定，浸泡 8 h 后平均腐蚀速率为 35.8 mm/y。而 Mg6Zn 基体腐蚀速率在浸泡 2 h

后略微变慢，这可能是因为镁金属表面在腐蚀初期形成了保护膜，对镁的溶解起

到了一定的阻挡作用。Mg6Zn 基体腐蚀速率同样在浸泡 8 h 后趋于稳定，浸泡 8 

h 后平均腐蚀速率为 11.2 mm/y。失重法测试结果初步表明复合材料腐蚀速率在

任何时间段都大于 Mg6Zn 基体。失重法腐蚀速率 Ct (mm/y) 计算公式[96]如下： 

 𝐶𝑡 =
87.6𝑊

𝐷𝐴𝑇
 (4-6) 

式中W——试样质量损失 (mg) 

D——试样密度 (g/cm3) 

A——试样腐蚀面积 (cm2) 

T——腐蚀时间 (h) 
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图 4-17 复合材料和 Mg6Zn 基体腐蚀速率与时间的关系 

图 4-18 动态呈现了 Mg6Zn 基体在腐蚀液浸泡过程中无腐蚀产物的表面三维

形貌的演变规律。从图中可以发现浸泡 4 h 后 Mg6Zn 基体表面开始出现较深的

条状沟壑和突起，这些沟壑和突起的出现可能和镁锌合金的金属间化合物 (可能

有 MgZn、MgZn2 等[97-101])的分布有关。挤压使镁合金中的金属间化合物呈条状

分布，这些金属间化合物电极电位高于镁[102]，充当阴极加快了周围镁基体的腐

蚀[103-105]。浸泡 32 h 后可以发现 Mg6Zn 基体表面开始出现较小的蚀坑，但是继

续浸泡到 72 h 也没有出现蚀坑相连或蚀坑明显变大的情况。可以发现蚀坑的发

展在条状突起处受阻，这可能是金属间化合物的存在对蚀坑的发展起到阻碍作用
[103]。 

 

图 4-18 Mg6Zn 基体浸泡不同时间后去除腐蚀产物的表面形貌演化 

(a-l) 依次为浸泡 0、2、4、8、16、24、32、40、48、56、64 和 72 h 
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图 4-19 动态呈现了复合材料在腐蚀液浸泡过程中无腐蚀产物的表面三维形

貌的演变规律。从图中可以发现前 4 h 浸泡复合材料的腐蚀形貌和 Mg6Zn 基体

相似沿挤压方向呈现沟壑形貌，而从浸泡 8 h 开始复合材料表面开始出现少量大

蚀坑以及数量较多的小蚀坑。这可能是因为石墨烯阴极反应对蚀坑发展的促进作

用。可以发现随着时间推移，蚀坑不断地相连、扩大和加深。然后，在原有大蚀

坑的基础上出现新的小蚀坑。新的小蚀坑不断地相连、扩大和加深，周而复始。

最终，复合材料表面以一个相对稳定的形貌继续腐蚀。复合材料和 Mg6Zn 基体

腐蚀后的三维形貌演变表明：在腐蚀液中浸泡相同时间，复合材料的腐蚀程度明

显大于 Mg6Zn 基体。 

 

图 4-19 复合材料浸泡不同时间后去除腐蚀产物的表面形貌演化 

(a-l) 依次为浸泡 0、2、4、8、16、24、32、40、48、56、64 和 72 h 

Mg6Zn 基体表面算数平均高度 Sa 和根均方高度 Sq 与浸泡时间关系如图 4-

20 所示，Sa 和 Sq 数据来源于图 4-18 和 4-19。算术平均高度 Sa 代表相对于表面

的平均面与各点高度差的绝对值的平均值。根均方高度 Sq 表示区域中各点高度

的根均方，相当于高度的标准偏差[106]。图 4-20 中可以发现样品的 Sa 和 Sq 变化

大致相同，Sa 和 Sq 都可以表征样品的面粗糙度。浸泡前 8 h Mg6Zn 基体和复合

材料的面粗糙度比较接近，浸泡 8 h 后两者的面粗糙度差距明显变大。而复合材

料浸泡 8~40 h 后面粗糙度快速增大，然后逐渐平缓，而 Mg6Zn 基体的面粗糙度

相对来说增长一直都比较缓慢。 
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图 4-20 样品表面粗糙度和浸泡时间的关系 

(a) 算数平均高度 Sa，(b) 根均方高度 Sq 

4.4.2 电化学测试结果 

对 Mg6Zn 基体和复合材料在 3.5 wt.% NaCl 腐蚀液中进行电化学测试，获得

开路电位曲线如图 4-21 所示。复合材料开路电位更高且稳定，Mg6Zn 基体开路

电位在 1200 s 后也趋于稳定。一般来说开路电位越高，发生腐蚀倾向越困难。但

在腐蚀过程中，影响腐蚀速率因素有很多，需要综合考虑，开路电位并不能完全

决定材料的腐蚀性能[107]。 

 

图 4-21 Mg6Zn 和复合材料开路电位与时间关系图 

开路电压稳定后立即进行 EIS 和 Tafel 测试。Tafel 测试曲线如图 4-22 所示，

对 Tafel 曲线采用外推法进行线性拟合，结果如表 4-2 所示。Tafel 曲线中 icorr 值

和 Ecorr 值都是可以评判材料腐蚀性能的参数。腐蚀电位 (Ecorr)
[108]：腐蚀体系不

受外加极化条件下的稳定电位，反应材料的热力学特性和电极的表面状态，Ecorr
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值越低则材料发生腐蚀的倾向越大。腐蚀电流密度 (icorr)
[108]：从动力学角度评估

材料的腐蚀性能，反应了材料表面单位面积电化学腐蚀的速率，与腐蚀反应速率

成正相关关系。材料腐蚀速率 Pi (mm/y) 可用以下公式进行计算[109]： 

 𝑃𝑖 = 22.85𝑖𝑐𝑜𝑟𝑟 (4-7) 

式中 icorr——腐蚀电流密度 (mA/cm2) 

表 4-2 表明 Mg6Zn 基体的 icorr 值为 11.43×10-3 mA/cm2，小于复合材料 

(45.17×10-3 mA/cm2)。然而 Mg6Zn 基体的 Ecorr 值为-1.505 V，低于复合材料 (-

1.465 V)。若对比两者的 icorr 值，则复合材料的腐蚀速率更快。而对比两者的 Ecorr

值，则是基体的腐蚀倾向更大。而在腐蚀进行的情况下，材料腐蚀程度与腐蚀速

率正相关。相较于腐蚀倾向，腐蚀速率才能更多的表现出材料的实际腐蚀性能。

只有当材料的 icorr 相差不大时，Ecorr 才是需要额外对比的一个参数[108]，所以上述

结果并不矛盾。 

 

图 4-22 Mg6Zn 和复合材料 Tafel 曲线 

根据公式 (4-7) 及表 4-2 拟合结果计算 Mg6Zn 基体的腐蚀速率为 26.12 

mm/y，复合材料的腐蚀速率为 103.21 mm/y。综上，Tafel 曲线及其拟合结果表

明：相比于复合材料，虽然 Mg6Zn 基体发生腐蚀的倾向更大。但是其腐蚀速率

更慢，因此 Mg6Zn 基体表现出更好的腐蚀性能。 

表 4-2 Tafel 曲线外推法拟合结果 

石墨烯含量 (Vol.%) icorr  (mA/cm2) Ecorr  (V) 

0 11.43×10-3 -1.505 

0.5 45.17×10-3 -1.465 

图 4-23 为 Mg6Zn 基体和复合材料在 3.5 wt.% NaCl 腐蚀液中电化学测试获

得的 EIS 图谱及其等效电路图，用于研究材料与腐蚀液界面处的腐蚀行为。图 4-
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23 (a)本文测试样品获得的 Nyquist 图主要由一个半圆组成，半圆的半径大小与电

容回路的阻抗值正相关[110]。可见Mg6Zn基体的Nyquist半圆半径大于复合材料，

即 Mg6Zn 基体的电容阻抗值更高，表现出更好的腐蚀性能。图 4-23 (b)是模量与

频率的关系，随着频率增大，Mg6Zn 基体和复合材料的电化学阻抗值都随之减

小。在 10-2~102 Hz 之间，Mg6Zn 基体的阻抗值大于复合材料，表明 Mg6Zn 基体

的腐蚀性能更好。图 4-23 (c)是相角与频率的关系，可以观察到所有频率下 Mg6Zn

基体的相位角都小于复合材料，这表明 Mg6Zn 基体的腐蚀性能更好[62]。图 4-23 

(d)是根据 Nyquist 图建立的等效电路示意图。Nyquist 图表明 Mg6Zn 基体和复合

材料在所有频率中主要存在一个容抗弧，可以建立只有一个时间常数的等效电路
[106]。 

 

图 4-23 复合材料和 Mg6Zn 基体 EIS 图谱及其等效电路图 

(a) Nyquist 图，(b) 模量，(c) 相角，(d) 等效电路示意图 

利用 Zview2 软件对 nyquist 图进行拟合，所用等效电路如图 4-23 (d)所示，

拟合得到的数据如表 4-3 所示。等效电路图将电化学实验过程中的不同区域等效

为不同物理电器元件，最终等效成一个电路图。通过表征电路中不同参数之间的

关系，可以说明材料腐蚀行为。其中 Rs 表示溶液电阻，用于表征工作电极和辅

助电极之间溶液电阻[111]。Rct 表示整个腐蚀体系中电荷转移的阻力，可以反映出

法拉第过程中电荷转移受阻情况[61, 112]。CPEdl 表示腐蚀产物层与溶液之间的双

电层容抗特性[113]，反映出溶液与工作电极间电荷聚集情况。Mg6Zn 基体的 Rct
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值为 504.84 Ω/cm2，大于复合材料 Rct 值 232.74 Ω/cm2。EIS 等效电路元件参数

Rct 值是评判材料腐蚀性能的主要指标，表明 Mg6Zn 基体在电化学腐蚀过程中

电荷转移阻力大于复合材料[114]。即 Mg6Zn 基体腐蚀性能更好，这与极化曲线测

试结果一致。 

表 4-3 复合材料和 Mg6Zn 基体 EIS 等效电路元件参数 

石墨烯含量 

Vol.% 

Rs 

Ω/cm2 

Rct 

Ω/cm2 

CPEdl 

μF/cm2 

0 5.81 504.84 19.68 

0.5 6.90 232.74 49.12 

4.4.3 腐蚀机理分析 

图 4-24 是复合材料腐蚀产物的 SEM 及 EDS 图。由图 4-24 (a)可见，复合材

料腐蚀产物表面凹凸不平，存在少许裂纹。图 4-24 (b)可见腐蚀产物覆盖腐蚀面，

未见明显细小裂纹。图 4-24 (c)清晰可见长度约为 1µm 的针状腐蚀产物密集堆叠

于腐蚀表面。利用 EDS 技术对其中针状腐蚀产物进行微区成分解析，分析结果

如图 4-24 (d)所示，表明腐蚀产物主要由氧元素和镁元素组成。 

 

图 4-24 复合材料腐蚀产物 SEM 及 EDS 图 

(a) 低倍图，(b)和(c) 依次为高倍图，(d) 能谱图 
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图 4-25 是 Mg6Zn 基体腐蚀产物的 SEM 及 EDS 图。由图 4-25 (a)可见，

Mg6Zn 基体腐蚀产物表面存在大量裂纹，可以观察到一些片状腐蚀产物翘起且

近乎脱落。图 4-25 (b)可见腐蚀产物呈网状覆盖表面，表面可见一些细小裂纹。

图 4-25 (c)清晰可见网状腐蚀产物是由许多片状物堆积而成，依旧可见一些更细

小的微裂纹。这些片状物疏松多孔，不能致密的覆盖腐蚀表面。利用 EDS 技术

对其中片状腐蚀产物进行微区成分解析，分析结果如图 4-25 (d)所示，表明腐蚀

产物主要由氧和镁元素组成。 

 

图 4-25 Mg6Zn 基体腐蚀产物 SEM 及 EDS 图 

(a) 低倍图，(b)和(c) 依次为高倍图，(d) 能谱图 

为了进一步确定腐蚀产物，对电化学测试后表面覆盖腐蚀产物的样品进行

XRD 分析，如图 4-26 所示。复合材料和 Mg6Zn 基体 XRD 衍射峰位基本一致，

但峰强度有所区别。依据 PDF 卡片 Mg(OH)2 (44-1482)、图 4-24 (d)和图 4-25 (d)

的 EDS 结果，表明复合材料和 Mg6Zn 基体腐蚀产物主要是 Mg(OH)2。符合镁在

NaCl 溶液中的电化学反应，如下式所示[115]： 

 阳极反应：𝑀𝑔 → 𝑀𝑔2+ + 2𝑒− (4-8) 

 阴极反应：2𝐻2𝑂 + 2𝑒− → 𝐻2 + 2𝑂𝐻− (4-9) 

 总反应：𝑀𝑔 + 2𝐻2𝑂 → 𝑀𝑔(𝑂𝐻)2 + 𝐻2 (4-10) 

镁在 NaCl 溶液中会受到 Cl-的影响。Cl-会破坏腐蚀产物，生成可溶性盐 MgCl，

如式 (4-11) 所示。MgCl 溶于腐蚀液，所以难以表征。同时 Cl-也可以和镁直接
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发生反应，对镁基体产生侵蚀，如式 (4-12) 所示。反应方程式分别如下[106]： 

 𝑀𝑔(𝑂𝐻)2 + 2𝐶𝑙− → 𝑀𝑔𝐶𝑙2 + 2𝑂𝐻− (4-11) 

 𝑀𝑔 + 2𝐶𝑙− → 𝑀𝑔𝐶𝑙2 + 2𝑒− (4-12) 

 

图 4-26 复合材料和 Mg6Zn 基体腐蚀产物 XRD 图谱 

由于腐蚀产物将材料表面完全覆盖，无法直观的观察到样品腐蚀表面蚀坑的

微观形貌。去除试样表面腐蚀产物后的 SEM 图如图 4-27 所示。图 4-27 (a)可见

Mg6Zn基体腐蚀表面相对比较平整，未见直径较大的蚀坑。图4-27 (b)可见Mg6Zn

基体腐蚀表面大部分区域都均匀分布腐蚀小孔，少许区域光滑平整。图 4-27 (c)

可见腐蚀小孔直径约 0.2 μm，可以观察到一些发展中的腐蚀小孔深度较浅，但直

径已经接近 0.2 μm。这表明腐蚀小孔先横向发展，达到一定直径后，向深度方向

发展。同时也可以发现一些腐蚀小孔相连形成的较大蚀坑，图中可以观察到蚀坑

底部。这表明 Mg6Zn 基体腐蚀表面腐蚀小孔发展到一定深度后，开始横向相连，

直至将这一层材料全部腐蚀。于此同时，新露出的表面也不断发生上述腐蚀过程，

最终形成如图 4-27 (c)所示台阶状多孔腐蚀形貌。 

图 4-27 (d)显示了复合材料腐蚀表面起伏较大，白色颗粒呈条状排列，可以

发现少量的腐蚀坑。图 4-27 (e)未发现与图 4-27 (b)相似的腐蚀小孔，明显可见大

量白色颗粒，其中大颗粒和颗粒聚集处普遍存在腐蚀坑。图 4-27 (f)可见该白色

颗粒直径接近 2 μm，周围腐蚀坑大且深，在图中无法观察其深度。该颗粒衬度

较亮，表明其导电性不佳，可能是金属氧化物。分别对图 4-27 (f)中大颗粒和基

体进行 EDS 分析，分析结果如表 4-4 所示。相比于基体，该颗粒含有大量氧元

素，表明其为 MgO。腐蚀过程发生以下反应[116]： 

 𝑀𝑔 + 𝑂2− → 𝑀𝑔𝑂 + 2𝑒− (4-13) 
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上述结果表明复合材料腐蚀表面白色颗粒为腐蚀产物 MgO。MgO 颗粒镶嵌

在复合材料中，不能很好的覆盖复合材料表面，MgO 周围材料仍然会发生腐蚀。

所以复合材料腐蚀产物是大量 Mg(OH)2 中包裹少量 MgO。铬酸清洗后，不与复

合材料接触的 MgO 便会脱落。石墨烯在镁中产生严重的阴极反应，使腐蚀优先

发生在石墨烯附近的镁基体上[117]。 

 

图 4-27 去除表面腐蚀产物后的 SEM 图 

(a) Mg6Zn，(b) 和(c)依次为 Mg6Zn 的高倍图，(d) 复合材料，(e) 和(f)依次为复合材

料的高倍图 

本工作制备的复合材料腐蚀性能下降的因素主要有：石墨烯电极电位高于镁，

对复合材料产生严重的阴极反应；石墨烯具有优异的导电性，加剧了复合材料的

电偶腐蚀；挤压可以使石墨烯平行于棒材轴线定向排列[40]，但是石墨烯之间并非

互相平行，石墨烯围绕轴线以任意角度分布。所以，沿挤压方向切割后，石墨烯

相对于腐蚀面以任意角度排列。因此，石墨烯不能有效地阻碍腐蚀液和复合材料

的接触，反而给阴极反应提供有利条件。失重法与电化学测试实验结果表明，石

墨烯的引入降低了复合材料腐蚀性能。 

表 4-4 图 4-27 (f)的 EDS 结果 

At.% C O Mg Zn 

Point:1 43.58 36.14 20.28 0.00 

Point:2 48.40 5.82 44.54 1.24 
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4.5 本章小结 

本章主要研究了挤压态复合材料的力学、腐蚀性能。讨论了挤压温度对复合

材料微观结构与性能的相互关系，并揭示石墨烯在复合材料中的主要强化机制。

主要结论如下： 

1、相比于铸态复合材料，挤压使复合材料中石墨烯片径显著减小。350 ℃挤

压可以更好的保留石墨烯 sp2 杂化结构。复合材料经挤压处理后石墨烯、纳米

MgO 和镁基体三者的界面结构依旧得到很好的保留。 

2、铸态 ZnO-0.5GO/Mg6Zn 复合材料经 300 oC 挤压后其屈服强度、抗拉强

度和延伸率分别提高 67.7%、50.9%和 153.1%。复合材料挤压后力学性能得到明

显提升。 

3、300 oC 挤压态复合材料与相同条件制备的 Mg6Zn 基体相比，其屈服强度

和抗拉强度分别提高 61.7%和 19.4%，同时保持了 12.4%的延伸率，石墨烯的加

入有效地实现复合材料的强塑性匹配。复合材料主要强化机制为细晶强化，其次

是载荷传递强化和热错配强化，Orowan 强化贡献很少。 

4、石墨烯由于其电极电位高于镁及其优异的导电性，对复合材料产生严重

的阴极反应，同时加剧了复合材料的电偶腐蚀。阴极反应不断扩大腐蚀坑，加快

了复合材料在腐蚀液中的溶解速率，降低了复合材料的腐蚀性能。 
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结论 

本文采用共沉淀法制备了 ZnO 颗粒包覆石墨烯复合粉末，通过搅拌铸造法

制备了石墨烯增强镁基复合材料。研究了 ZnO 颗粒包覆石墨烯复合粉末微观结

构。研究了复合材料制备过程对石墨烯微观结构的影响。研究了石墨烯的加入对

铸态与挤压态复合材料微观结构的影响。系统地研究了铸态复合材料及挤压态复

合材料的力学性能及其强化机制。探究了挤压态复合材料的腐蚀性能及机理。最

后得到以下主要结论： 

1、当石墨烯和 ZnO 质量比为 1:5 时，ZnO 对石墨烯的包覆效果较好。ZG 复

合粉末制备过程中氧化石墨烯发生还原，有修复 sp2 和 sp3 杂化结构的趋势。 

2、铸态复合材料制备过程中石墨烯微观结构没有遭到明显破坏。铸态复合

材料中石墨烯均匀分散，石墨烯的加入显著地细化了铸态复合材料晶粒尺寸。石

墨烯表面的纳米 ZnO 颗粒与镁发生原位反应生成了 MgO。MgO 颗粒位于石墨

烯和镁基体的界面处，与石墨烯和镁基体都有良好的界面结合。 

3、石墨烯的加入有效地提高了铸态复合材料的硬度和摩擦磨损性能。与铸

态 Mg6Zn 基体相比，加入 0.5 vol.%石墨烯可使铸态复合材料的硬度提高 35%，

摩擦系数降低 23%，磨损率降低 59%。铸态 Mg6Zn 基体磨损机制主要为氧化磨

损，铸态复合材料磨损机制主要为磨粒磨损。摩擦过程中石墨烯被反复挤压，在

铸态复合材料表面形成碳膜，碳膜的自润滑作用有效地提高复合材料的摩擦磨损

性能。 

4、挤压处理显著提升了复合材料的致密度，同时细化复合材料晶粒。经挤

压处理后复合材料中石墨烯片径显著减小，其中 350 ℃挤压可以较好地保留石墨

烯 sp2 杂化结构。复合材料经挤压处理后石墨烯、纳米 MgO 和镁基体三者的界

面结构得到很好的保留。 

5、铸态复合材料经 300 oC 挤压处理后，其屈服强度、抗拉强度和延伸率分

别提高 67.7%、50.9%和 153.1%，复合材料挤压后力学性能得到明显提升。300 

oC 挤压态复合材料与同等条件制备的 Mg6Zn 基体相比，其屈服强度和抗拉强度

分别提高 61.7%和 19.4%，同时保持了 12.4%的延伸率，石墨烯的加入有效地实

现了复合材料优异的强塑性匹配。挤压态复合材料主要强化机制中细晶强化占主

导地位，其次是载荷传递强化和热错配强化，Orowan 强化贡献值很低。 

6、失重法与电化学测试结果均表明石墨烯的加入降低了复合材料的腐蚀性

能。主要是因为石墨烯电极电位高于镁，对复合材料产生严重的阴极反应。此外，

石墨烯优异的导电性可以加剧复合材料中的电偶腐蚀。  
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