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摘 要：碳纳米管(CNT)和石墨烯(Gr)分别是一维和二维碳纳米材料的代表，是金属基复合材料(MMCs)中常用的
两种增强材料。 通过对相同结构的 CNT 和 Gr增强铝(Al)基复合材料(即 CNT/Al 和 Gr/Al)的纳米压痕行为进行分子动
力学模拟，探究 CNT 和 Gr对铝基复合材料的抗压增强效果与压痕变形行为。 结果表明，Gr/Al 在纳米压痕过程中的塑
性变形量明显小于 CNT/Al， 而 CNT/Al 在压痕深度较大时会出现 CNT 凹陷行为。 Gr 对于位错的阻碍作用明显优于
CNT，且 Gr/Al中的不可动位错比例随压痕深度增加而增大，能够进一步提高位错强化作用。 因此，Gr/Al的综合抗压性
能和阻碍基体发生较大形变的能力要优于 CNT/Al。
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Molecular Dynamics Simulation of the Nanoindentation of Carbon Nanotubes and
Graphene-reinforced Aluminium Matrix Composites
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Abstract： Carbon nanotubes (CNTs) and graphene (Gr), which represent one- and two-dimensional carbon nanomaterials,
respectively, are two commonly used reinforcing materials in metal matrix composites (MMCs). In this study, molecular
dynamics simulations of the nanoindentation behavior of CNT- and Gr-reinforced aluminium (Al) matrix composites (i.e.,
CNT/Al and Gr/Al) with the same structures were performed to study the compressive strengthening effect and indentation
deformation behavior of CNTs and Gr on aluminium matrix composites. The simulation results show that the plastic
deformation of Gr/Al during nanoindentation is significantly smaller than that of CNT/Al, whereas CNT/Al exhibits CNT
dents when the indentation depth is larger. The hindering effect of Gr on dislocations is significantly better than that of
CNTs, and the proportion of immovable dislocations in Gr/Al increases with increasing indentation depth, which can
further improve the dislocation strengthening effect. As a result, the combined compressive properties and the ability to
hinder large deformation of the matrix of Gr/Al are superior to those of CNT/Al.
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碳纳米管(carbon nanotube, CNT)和石墨烯(grap-
hene, Gr)因其特殊的结构和优异的机械、光学及电
学性能而受到广泛关注，被认为是未来的革命性材
料[1-5]。 Gr是一种由碳原子以 sp2杂化轨道组成的六
边形蜂窝晶格结构的二维纳米材料[6]。 CNT 的基本

结构与 Gr 相似，是由 Gr 围绕中心轴按一定螺旋角
卷曲而成的一维纳米材料[3]。 近年来，CNT 和 Gr 两
种纳米碳材料作为增强材料被广泛应用于金属基复
合材料 (metal matrix composites, MMCs)的制备 [7-9]。
特别是在铝基复合材料(aluminium matrix composites,
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图 1 纳米压痕模拟原子模型：(a) Al; (b) CNT/Al; (c) Gr/Al; (d) CNT; (e) Gr
Fig.1 Atomic models used for nanoindentation simulations: (a) Al; (b) CNT/Al; (c) Gr/Al; (d) CNT; (e) Gr

AMCs)中，与传统陶瓷颗粒相比，CNT 和 Gr 具有更
优越的强化效果，可以在很大程度上提高材料的力
学性能[10-11]。

大量实验和计算研究表明，CNT 和 Gr 都能显
著改善 AMCs的力学性能。 然而由于实验制备技术
和纳米表征技术的限制，碳纳米材料在金属基体中
的增强机制还未被深刻理解。 碳纳米材料的分布和制
备方法等对复合材料力学性能有很大影响。 想通过实
验来研究还需要较长的时间， 分子动力学(molecular
dynamics, MD)模拟方法是研究复杂纳米材料系统最
有效的方法之一[12-14]。 近年来，有大量报道利用 MD
模拟方法研究 CNT 和 Gr 增强金属复合材料的力
学性能。 Silvestre等[15]采用 MD方法研究了 CNT/Al
的压缩性能，与纯 Al 相比，杨氏模量增加约 50%。
而屈服应力和屈服应变都没有增加，这是由于 CNT
的局部屈曲导致碳纳米管-铝复合材料过早失效。
Zhu 等[16]采用 MD 方法对纳米层状结构的 Gr/Al 进
行了压缩实验，研究发现 Gr 会限制位错的滑移，导
致界面上位错密度的增加。 Lei等[17]研究发现 Gr 涂
层会使 Al基体的承载面积增加约 5.36倍， 并改变了
Al基体在纳米压痕过程中的变形行为。 Peng等[18]研
究了具有 Gr 涂层的铜基体纳米压痕塑性变形，与
纯铜相比，单、双和 3 层 Gr 涂层的临界载荷分别提
高了 114%、204%和 344%。 但是目前对于结构一致
性的 CNT 和 Gr 对金属基复合材料性能影响的对
比研究还未见报道。

本文采用分子动力学方法对纯铝、CNT/Al 和

Gr/Al进行了相同条件下的纳米压痕模拟，得到了材
料的载荷-压痕深度曲线， 分析了 CNT 和 Gr 对铝
基复合材料压痕性能的提升作用。 通过剪切应变分
布、 原子位移矢量和压痕形貌 3 个方面， 阐明了
CNT 和 Gr 对铝基复合材料纳米压痕塑性变形行为
的影响， 最后结合材料中的位错演化过程揭示了位
错与 CNT和 Gr的相互作用。

1 模拟方法

在本研究中，采用 LAMMPS[19]软件进行纳米压
痕模拟。 原子模型由 ATOMSK[20]和 LAMMPS软件
共同构建，模型如图 1 所示。纯铝的纳米压痕模型
如图 1a 所示，CNT/Al 和 Gr/Al 复合材料模型如图
1b和 c所示。 Al基体晶体取向为 x-[112]，y-[110]，z-
[111]，基体整体尺寸为 158.7 魡×147.3 魡×150.3 魡，共
包含 213 696 个原子。 为了保证纳米压痕模拟过程
中模型结构的稳定性，基体由 3部分组成，分别是固
定层、恒温层和牛顿层[21]。固定层和恒温层厚度分别
为 7 和 10 魡。 压头为金刚石压头， 半径为 30 魡，距
Al 基体表面 15 魡。 CNT 和 Gr 在 Al 基体内部同一
高度位置处，距 Al 基体上表面 30 魡，图 1b 和 c 中
的 CNT和 Gr结构分别如图 1d和 e所示。为了保证
模型所用 CNT和 Gr具有可对比性，两者手性、方向
及原子数均相同。

原子间相互作用势函数的准确性是决定分子动
力学模拟结果准确性的重要因素之一。在本研究中，
金属 Al基体中 Al-Al原子间势函数为EAM[22-23]，CNT
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和 Gr 结构中的 C-C 原子间势函数为 AIREBO[24]，
CNT 和 Gr 与 Al 基体之间的 Al-C 原子间势函数为
Morse[25]。金刚石压头与 Al基体之间的 C-Al原子间
作用势函数为 LJ[26-27]。 金刚石压头原子间相互作用
力被忽略， 这是由于金刚石比金属基体硬得多，这
样处理可以节约计算资源。

在进行纳米压痕模拟时， 体系参数设置如下：x
和 y 方向上为周期性边界条件，z 方向为固定边界
条件。 固定边界层原子， 恒温层原子温度预设为
300 K， 牛顿层速度不预设， 控温方式为速度标定
法，并不断进行温度修正。 步长为 0.001 ps，系综为
NVE，弛豫时间为 500 ps。 在实现纳米压痕过程时，
压头下降速度为 0.1 魡/ps，压入最大深度为 30 魡，利
用压头质心受力计算载荷，保载时间为 20 ps，随后
压头上升回复至原位。 模拟结果采用了 OVITO[28]软
件实现可视化，利用原子应变[29]分析剪切应变，共近
邻分析 [30]识别原子晶体结构，以及位错提取算法 [31]

识别位错线和晶体缺陷。

2 实验结果及讨论

2.1 纳米压痕载荷-压痕深度曲线
纯 Al、CNT/Al 和 Gr/Al 复合材料纳米压痕模

拟加载过程中载荷与压痕深度关系如图 2所示。 加
载曲线分为 2 部分， 第 1 部分为弹性变形阶段，根
据赫兹弹性理论 [32]，球面接触的弹性响应载荷 F 和
压痕深度 h的关系为：

F= 34 E*R1/2h3/2 (1)

式中，E*为约化弹性模量；压头半径 R=3 nm。 E*可
以通过下式计算得到：

E*= Es

1-ν
2

s

(2)

式中，Es 为弹性模量；νs 为泊松比， 纯铝的泊松比
νs=0.33。 计算得到 Gr/Al、CNT/Al和 Al的弹性模量

分别为 115.92、109.82 和 97.61 GPa，Gr/Al 和 CNT/Al
相比与纯 Al分别提高了 18.76%和12.51%。

随着压痕深度的增大，材料进入塑性变形阶段，
通过载荷曲线可以看出材料的抗压能力。 在压痕深
度为 5.6~7.8 魡 时，Gr/Al 相比于 CNT/Al 和纯 Al抗
压强度有明显上升。 随后 3种材料的压痕载荷相差不
大， 通过计算塑性变形阶段的载荷平均值，Gr/Al、
CNT/Al 和 Al 分别为 0.1876 、0.1795 和 0.186 4 μN。
由此可见，Gr 对 Al 基体的抗压能力有提升作用，而
CNT 对 Al 基体的抗压能力反而有弱化作用。 这主
要是由于 Gr 的平面状结构能够在面内有效承载压
力，使 Gr/Al复合材料的纳米压痕强度提升；而 CNT
的中空管状结构在径向抗压能力较差， 且在压头压
入方向的垂直面上有效承载面积较小， 故而导致
CNT/Al复合材料的纳米压痕强度较低。
2.2 纳米压痕塑性变形行为

为了进一步分析 CNT和 Gr在铝基复合材料中
的纳米压痕塑性变形行为，提取了纯 Al(图 3a1~a5)、
CNT/Al(图 3b1~b5)和 Gr/Al(图 3c1~c5)在不同压痕
深度时原子剪切应变的截面快照，如图 3所示。在压
痕深度为 5 魡 时(图 3a1~c1)，材料开始发生塑性变
形，基体中出现滑移带，此时抗压强度会出现小幅下
降。 在纯铝中(111)滑移面被激活，压头下发生塑性
变形的原子呈倒梯状分布； 在 CNT/Al 中同样是
(111) 滑移面被激活， 但压头下塑性变形原子呈与
(111)面平行向下扩展；在 Gr/Al 中塑性变形原子沿
(111)面平行向下扩展过程中再次出现(111)滑移面，
最终在塑性变形区前端汇聚成尖凸状， 增大了进一
步塑性变形的难度，从而提高材料的整体抗压强度。
随着压痕深度的增大，当 d=10 魡 时(图 3a2~c2)，可
以明显观察到 3 种材料塑性变形扩展行为的差异。
在纯铝中，塑性变形区以台阶状向下扩展，高应变原
子所在位置即发生下一次变形处；在 CNT/Al 中，由
于 CNT的界面引导作用，导致滑移区并没有像纯铝
以台阶状连续向下扩展，而且直接沿(111)滑移面原
子扩展至 CNT-Al 界面处，在 CNT 上方包围出一个
倒梯形低塑性变形区。 这种弧形界面的引导作用使
得 CNT/Al 复合材料的抗压强度在此处发生较大下
降，这也是图 2 中蓝色实线在 10 魡 处迅速下降的原
因； 在 Gr/Al 中，Gr 的平面状结构将塑性变形区引
导至呈现出与 Gr 宽度一致的矩形区，Gr 的存在能
够有效阻碍高塑性变形区向 Gr 下方基体的应变传
递，从而提升 Gr/Al复合材料的抗压强度。在压痕深
度为 20和 30 魡 时，纯 Al 仍然按照台阶式进行塑性
变形区扩展；CNT 在压头的持续下降过程中被压

图 2 Al、CNT/Al 和 Gr/Al复合材料的载荷-压痕深度曲线
Fig. 2 Load-indentation depth curves of the pure Al, CNT/Al

and Gr/Al composites
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图 3 在 5、10、20 和 30 魡 压痕深度下原子剪切应变截面快照：(a1~a5) Al; (b1~b5) CNT/Al; (c1~c5) Gr/Al
Fig.3 Snapshots of atomic shear strain cross sections at indentation depths of 5, 10, 20 and 30 魡: (a1~a5) Al; (b1~b5) CNT/Al;

(c1~c5) Gr/Al

扁，CNT/Al 基体中变形区沿(111)滑移面进行多条
滑移带的扩展；Gr 持续阻碍高应变向下传递， 基体
高塑性变形始终在 Gr 所在平面以上进行， 原子大
量向上运动并堆积在表面处。 图 3(a5~c5)是提取了
材料在压痕深度为 30 魡 时剪切应变值大于 0.1 的
原子区域， 通过对比 3 种材料的高应变区深度，纯
Al、CNT/Al和 Gr/Al分别为 109、62和 40 魡，可以直
观得看出 CNT 和 Gr 对阻碍压痕在金属基体中产
生更大塑性变形的有益效果。

图 4 为纯铝、CNT/Al 和 Gr/Al 在不同压痕深度
时原子位移矢量的截面快照，图中箭头所指方向为
原子位移矢量方向。 3种材料在压痕作用力下，原子
运动方向的规律表现出明显的差异。 在压痕深度为
10 魡 时，纯铝(图 4a1)的原子位移矢量方向整体为
沿 Z轴负方向，原子位移矢量大小以压头与基体接触
点为中心呈放射状渐变分布 ；CNT/Al 复合材料
(图 4b1)由于 CNT 的存在使上方基体原子的运动方
向汇聚于 CNT 的上表面， 原子位移矢量方向呈锥
形分布，与图 3b2 中的高剪切应变分布一致。 这种
CNT 的引导作用会使 CNT 的上表面受较大应力分
布， 导致 CNT 上表面的凹陷；Gr/Al 复合材料 (图
4c1)由于 Gr的存在，使得上表面基体原子均以垂直
向下方向进行原子运动，Gr 表面的载荷分布均匀，
且片状结构承载力高，能够进一步阻碍原子位移的
向下传递。 随着压痕深度进一步增大到 20 魡 时，纯

铝(图 4a2)的原子位移矢量方向以被激活滑移系方
向为主导， 整体仍呈放射状分布；CNT/Al 复合材料
(图 4b)的原子位移矢量方向一旦突破 CNT上表面的
承载，就和纯铝的位移矢量方向一致，呈放射状并以
滑移系方向为主导；Gr/Al 复合材料(图 4c2)由于 Gr
的阻碍作用更强，原子位移无法通过 Gr界面进行有
效传递，因此出现原子被向上反推现象。 当压痕深度到
30 魡 时，材料中都出现原子被反推向上运动，纯铝
以多个滑移系方向为主要运动方向进行扩展 (图
4a3)，CNT/Al 复合材料则以 CNT 下部垂直方向为
主要运动方向进行扩展(图 4b3)，Gr/Al 复合材料中
Gr 的阻碍作用阻止了大部分原子的向下运动，主要
承力点仍在 Gr上，大部分基体原子被反推向上进行
扩展(图 4b3)。

图 5a 和 c 展示了压痕深度为 30 魡 时 CNT 和
Gr的俯视和正视原子形貌以及原子剪切应变。 CNT
在受压痕载荷时中间段发生凹陷，而 Gr仍然保持平
面状， 没有由于压痕载荷产生大变形。 同时， 观察
CNT 和 Gr 的原子剪切应变分布，以 Gr 受压中心点
沿 x方向两侧分布的剪切应变值最高，说明 Gr 在受
压时中心线两侧原子提供了较大的支撑力， 避免了
Gr 产生较大的中心凹陷； 而 CNT 中能起到支撑的
原子数少，导致 CNT产生了较大的中心凹陷。 值得
强调的是，原始模型中 CNT 在 z 方向上的最高点
和Gr相同，都是距离基体表面 30 魡。 当压痕深度为
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图 4 在 10、20 和 30 魡 压痕深度下原子位移矢量截面快照：(a1~a3) Al; (b1~b3) CNT/Al; (c1~c3) Gr/Al
Fig.4 Snapshot of atomic displacement vector cross sections at 10, 20 and 30 魡 indentation depths: (a1~a3) Al; (b1~b3) CNT/Al;

(c1~c3) Gr/Al

30 魡 时，将模型垂直于 x 方向进行截面观察，可以
发现在 CNT/Al 复合材料模型(图 5b)中压头底部距
离被压的 CNT 顶部 10 魡， 而 Gr/Al 复合材料模型
(图 5d)中压头底部距离被压的 Gr顶部 3魡。图 5b和 d
中蓝色实线框出的是压痕深度为 30 魡时，CNT/Al 和
Gr/Al 基体受压向上运动后形成的表面堆积原子。
CNT/Al 的表面堆积原子数和堆积高度均小于
Gr/Al， 受压变形的 CNT 为基体原子的移动提供了
空间，降低了原子运动所需能量，导致材料抗压性
能下降。

通过统计 CNT 中间段压缩量与压痕深度曲
线，如图 6 所示，CNT 凹陷过程可以分为 4 个阶段，
分别是平稳阶段、缓慢波动上升阶段、线性快速上
升阶段和稳定阶段。 当压痕深度小于 6 魡 时，CNT
的压缩量变化较小，属于正常原子运动范围，还未

发生凹陷现象。 当压痕深度为 6~16 魡 时，此时压缩
量开始缓慢波动增大，CNT 出现被压缩现象，CNT
表面发生一定程度的弯曲。 当压痕深度为 16~24 魡
时，CNT 的压缩量与压痕深度呈线性关系并快速增
加，CNT发生较大压缩变形，几乎失去变形抗力。 直
到压痕深度大于 24 魡 时，CNT 中段完全被压扁，此
时 CNT 中间段压缩量不再变化 ， 进一步变形以
CNT中间段向两侧传递方式进行。
2.3 纳米压痕位错演化行为

为了进一步研究材料在纳米压痕过程中的滑移
行为及位错与 CNT和 Gr的相互作用， 利用共近邻
原子分析(common neighbor analysis, CNA)和位错分
析 (dislocation analysis, DXA)获得不同压痕深度下
材料的位错与缺陷结构信息，如图 7所示。 首先，在
压痕深度为 5 魡 时，材料开始发生塑性变形，纯 Al
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(图 7a1)中的位错以棱柱位错环形核，所激活的滑移
面数量较多；CNT/Al(图 7b1)中的位错以单位错线被
激活，滑移面为较难激活的(111)面；Gr/Al(图 7c1)中
的位错同样以单位错线被激活， 滑移面与纯铝中类
似，没有出现(111)滑移面。 当压痕深度为10 魡 时，纯
Al(图 7a2)中不仅在压头正下方出现了位错，同时在
未被压头压入的位置也出现了位错环。 这表明纯铝
在受压痕载荷作用时，基体内部的塑性变形传播速
度更快，传播范围更广；CNT/Al(图 7b2)中由于 CNT
的阻碍作用， 位错从压头 -Al 界面连接到 CNT-Al
界面，形成压头下方的刃型位错；Gr/Al(图 7c2)中，同
样由于 Gr的阻碍作用， 位错主要分布在两个界面之
间，此时 CNT 和 Gr 与位错相互作用的差异性还未
体现；随着压痕深度增大到 20 魡 时，纯 Al(图 7a3)
中已出现大量缠结的位错环，位错滑移难度低，滑移
距离大，基体内部发生较大塑性变形；CNT/Al(图 7b2)

中由于 CNT的管状结构上表面呈弧形，且承载面积
较小，对位错的阻碍作用有限，当位错突破 CNT 的
阻碍后， 出现与纯 Al中相似的位错环并向下滑移；
Gr/Al(图 7c3)中 Gr 对于位错的阻碍作用显著高于
CNT，且形成的位错中肖克莱位错数量较少，全位错
和梯杆位错数量提升，不可动位错比例的提高能够
进一步提高材料的压痕抗力。 除此之外，Gr/Al中的
位错分布也较为集中，大多位于压头底部，既无法向
下滑移，也不向周围扩展；当压痕深度到 30 魡 时，纯
Al(图 7a4)中已经出现脱落的位错环，压头正下方位
错较少，沿滑移系方向大量滑动；CNT/Al(图 7b4)中
虽然在 CNT下方出现位错环， 并有向下滑动趋势，
但由于 CNT 下界面的存在， 对位错的钉扎作用明
显，未出现脱落的位错环；Gr/Al(图 7c4)中的位错分
布情况与压痕深度在 20 魡时类似，位错并没有随着
压痕深度的增加而突破 Gr的阻碍。

3 结论

(1)载荷-压痕深度曲线中塑性变形段Gr/Al、CNT/
Al 和 Al 的平均载荷值分别为0.187 6、0.179 5 和
0.186 4 μN。 Gr对 Al基体的抗压能力有提升作用，
而 CNT对 Al基体的抗压能力反而有弱化作用。

(2)压痕过程中 Gr/Al复合材料的塑性变形区域
被限制在 Gr 以上部分，变形区明显小于 CNT/Al 和
纯 Al，且表面原子堆积数要明显高于 CNT/Al，具有
更高的抗压强度和较低的塑性变形能力。 CNT在压
痕深度大于 16 魡后发生较大压缩量变形，这一过程

图 5 压痕深度为 30 魡 时原子形貌和剪切应变：(a) CNT 的俯视与正视原子形貌及剪切应变；(b) CNT/Al的原子截面形貌；(c) Gr
的俯视与正视原子形貌及剪切应变；(d) Gr/Al的原子截面形貌

Fig.5 Atomic morphology and atomic shear strain at an indentation depth of 30 魡: (a) top-view and front-view atomic morphology and
shear strain of CNT; (b) atomic cross-sectional morphology of CNT/Al; (c) top-view and front-view atomic morphology and shear

strain of Gr; (d) atomic cross-sectional morphology of Gr/Al

图 6 CNT 中间段压缩量与压痕深度曲线
Fig.6 Compression amount of the middle part of the

CNT- indentation depth curve
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图 7 在 5、10、20 和 30 魡 压痕深度下位错及缺陷结构代表性快照：(a1~a4) Al; (b1~b4) CNT/Al; (c1~c4) Gr/Al(原子根据计算的
CNA 着色，图中只显示了 HCP原子，其他原子未显示)

Fig.7 Representative snapshots of dislocations and defect structures at indentation depths of 5, 10, 20 and 30 魡: (a1~a4) Al;
(b1~b4) CNT/Al; (c1~c4) Gr/Al (atoms are colored according to the calculated CNA, only HCP atoms are shown in the figure;

other atoms are not shown)

是导致材料抗压能力较弱的主要原因。
(3)CNT对位错的阻碍作用有限，位错一旦越过

CNT 基体中会出现与纯 Al 基体中类似的位错环，
但由于 CNT-Al 下界面的存在， 对位错还有一定的
钉扎作用， 使得位错脱落的难度增大；Gr 对位错的
阻碍作用明显优于 CNT， 位错被阻挡在 Gr 以上部
分难以滑过， 且 Gr/Al 中的不可动位错比例随压痕
深入不断增大，能够进一步提升位错强化作用。
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