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摘  要 

I 

摘  要 

三维微纳米点阵和多孔材料具有高比刚度、高比强度、良好的弹性以及高能

量吸收等优异的力学性能。如何制备具有更为优异力学性能的新型三维微纳米点

阵结构和多孔材料具有非常重要的科学意义和工程价值。本文采用新材料、优化

的拓扑结构和先进制备工艺制备了两类新型微纳米点阵结构材料和一类纳米陶瓷

纤维海绵材料，并利用原位电镜力学实验、理论分析和分子动力学模拟相结合的

方法，研究这些结构材料的微结构、力学性能和变形机制，以及它们之间的关联。 

通过双光子光刻和磁控溅射技术制备了高熵合金-聚合物纳米点阵结构。原位

电镜力学测试表明：该纳米点阵结构克服了早先纳米点阵结构的强度与可恢复性

之间的相互制约，兼具高比强度、高吸收能率、高能量损耗系数，且在最大压缩

应变达到 50%时，卸载后能够几乎完全恢复。此外，分析了单胞尺寸和高熵合金

薄膜厚度对纳米点阵结构力学性能的影响，结果表明：当薄膜厚度介于 14.2-50.0 

nm 之间时，纳米点阵结构的比模量和比强度达到局部最优。这一最优结构设计与

整体结构的变形机制从局部屈曲到脆性断裂的转变密切相关。 

采用双光子光刻和高温热解两步法制备了 Octet 型和 Iso 型两类拉伸主导的热

解碳纳米点阵结构。该纳米点阵结构中单根杆件的直径介于 261.2-678.7 nm 之间。

原位和离位压缩实验表明：该点阵结构在密度为 1.0 g/cm
3 时，压缩强度可高达 1.9 

GPa，以致于其比强度高达 1900 MPa g
-1

 cm
3。热解碳纳米点阵结构突出的力学性

能与其组成材料是密切相关的。为此，进一步表征了热解碳的微结构和力学性能。

基于扫描电镜观察，热解碳由尺寸为 1.0-1.5 nm 的弯曲的单层石墨烯聚集而成。原

位电镜拉伸/压缩实验表明：热解碳材料具有超高的强度、高弹性极限、低密度、

高比强度等。大规模分子动力学模拟结果表明：兼具面内高强度和面外大变形的

初始微结构单元决定了材料具有上述优异力学性能。 

通过气纺丝制备的多种陶瓷纳米纤维海绵孔隙率高达 99%，密度仅有 8-40 

mg/cm
3。其基本组成单元为平均晶粒尺寸低于 10 nm、直径为~100-200 nm 的纳米

纤维。实验表明：从室温到~1300 ºC，纳米纤维海绵材料均具有良好的弹性，三种

能量耗散机制包括纳米纤维塑性变形、断裂和摩擦滑移。分子动力学模拟进一步

揭示了高含量的晶界能够承受较大的塑性变形，因此 TiO2 纳晶在拉伸和压缩加载

下均具有优良的变形能力，从而使得由其组成的纳米纤维海绵获得良好的弹性。 

 

关键词：三维纳米点阵；陶瓷纳米纤维海绵；微结构；力学性能；变形机制 
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II 

Abstract 

Three-dimensional micro-/nanolattices and micro-/nanoporous materials exhibit 

excellent mechanical properties, such as high specific stiffness, high specific strength, 

good resilience and high energy absorption. How to fabricate novel nanolattices and 

nanoporous materials with enhanced mechanical properties is of considerable scientific 

and technological interest. In this dissertation, two types of novel nanolattices and 

ceramic nanofiber sponges were first fabricated by using new constitute materials, 

advanced synthesis techniques and optimized topologies. A combination of in-situ 

mechanical testing, electron microscopy observations, theoretical analysis and atomistic 

simulations was then used to characterize the microstructures and mechanical properties 

of materials and to further reveal the relationship between mechanical properties and 

microstructures and the underlying deformation mechanisms. 

The three-dimensional high-entropy alloy (HEA)-polymer nanolattices were 

fabricated by using two-photon lithography and magnetron sputtering deposition. The 

in-situ mechanical testing inside a scanning electron microscope (SEM) showed that 

these composite nanolattices exhibit a high specific strength of 0.027 MPa/kg m
3
, an 

ultra-high energy absorption per unit volume of 4.0 MJ/m
3
, a high energy loss 

coefficient of 0.5-0.6 for cyclic compression and nearly complete recovery after 

compression under strains exceeding 50%, thus overcoming the traditional 

strength-recoverability trade-off in nanolattices reported recently. Furthermore, the 

influences of the unit cell size and the thickness of HEA films on mechanical properties 

of composite nanolattices were analyzed in depth. The results showed that the 

composite nanolattices coated with a HEA film with the thickness in the range of 14-50 

nm have the optimal specific modulus and specific strength, which is related to a 

transition of dominant deformation mechanism from local buckling to brittle fracture of 

the struts in nanolattices. 

The pyrolytic carbon nanolattices of octet- and iso-truss stretching-dominated 

topologies were synthesized by two-photon lithography and high-temperature pyrolysis. 

The diameters of the individual struts in the synthesized nanolattices vary from 261.2 

nm to 678.7 nm. In-situ SEM and ex-situ compressive testing revealed that these 
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pyrolytic carbon nanolattices have a compressive strength of up to 1.90 GPa at a density 

of 1.0 g/cm
3
. As a result, these nanolattices achieved an exceptional specific strength 

(i.e., ratio of strength to density) of 1.90 GPa g
-1

 cm
3
, which is 2-3 orders of magnitude 

higher than those of nearly all micro/nanolattices reported so far and exceeds that of the 

glassy carbon nanolattices (which is the highest specific strength for all porous 

materials to date). Such high strength and specific strength of nanolattices are associated 

with the constitute materials. Therefore, the microstructure and mechanical properties of 

pyrolytic carbon were further explored. The transmission-electron-microscope 

observations showed that the pyrolytic carbon is consisted of curled graphene fragments 

1.0-1.5 nm in size. In-situ SEM compressive and tensile experiments demonstrated that 

the pyrolytic carbon micropillars exhibit ultra-high strength (i.e., a tensile strength of up 

to ~2.5 GPa and a compressive strength approaching the theoretical limit of ~11.0 GPa), 

a substantial elastic limit of 20-30%, and a low density of 1.0-1.8 g/cm
3
, corresponding 

to a specific strength of 8.07 GPa/g cm
3
 which surpasses the property of all existing 

structural materials. Large-scale atomistic simulations revealed that these excellent 

mechanical properties are enabled by the local deformation of 1.0-1.5 nm curled 

graphene fragments within the pyrolytic carbon microstructure, the interactions between 

neighboring fragments, and the presence of strong covalent bonds between the carbon 

atoms. 

Various ceramic nanofiber sponges fabricated by blow-spinning possess a high 

porosity of over 99% and an ultra-low density of 8-40 mg/cm
3
. The individual 

nanofibers have a diameter of ~100-200 nm and a mean grain size of below 10 nm. The 

compressive experiments showed that these sponges maintain good resilience and 

recoverability after compression about 10-20% strain at room temperature to ~1300 °C. 

These sponges also exhibit high energy absorption (for example, dissipation of up to 

29.6 mJ/cm
3
 in energy density at 50% strain), which arises from three energy dissipation 

mechanisms, including plastic deformation, fracture of nanofibers, and friction between 

adjacent nanofibers. Unique mechanical properties of TiO2 nanofiber sponges are 

associated with deformability of nanocrystalline TiO2. Large-scale atomistic simulations 

further revealed that nanocrystalline TiO2 with mean grain sizes of below 10 nm 

exhibits good deformability under both tension and compression, which is attributed to 

a fact that the grain boundaries with high volume fractions and disordered structures 

accommodated large plastic strains. 
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第 1 章  绪论 
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第1章  绪论 

1.1  研究背景 

经过数十亿年的生物进化和演变，“物竞天择，适者生存”，大自然中组成动

物、植物的生物材料具备了适应其各自生活环境的优异物化性能，如高弹性、高

强度、高韧性、耐热性、抗腐蚀性等。随着材料科学的不断发展和日益进步，人

们在追求新材料、高性能的道路上不断前行。从自然材料中获取灵感，通过选择

合适的基体材料，在材料中引入具有微纳米特征尺寸的微结构，进而优化整体结

构设计，从而获得与自然材料性能比肩甚至远远超越其性能的新材料，近年来成

为了材料科学和固体力学研究领域的热点。 

 

图 1.1  生物材料的 (a) 多层级结构（如骨骼[1]）和 (b-c) 缺陷不敏感性[2]。 

依照 Wegst 和 Ashby 提出的分类方法，天然生物材料可以大致分为以下五类：

天然多孔材料、天然弹性体材料、天然陶瓷及陶瓷基复合材料、天然聚合物与聚

合物复合材料和其他材料[3]。其中，天然多孔材料，顾名思义是指天然形成的内部

存在大量孔洞的疏松状材料，如：木材、海绵、骨骼、硅藻、珊瑚、鸟喙等。这

类材料经历了漫长的自然选择和演化，因而具有密度低、强度高、弹性好、抗冲

击性等优点，而这些优点正是人们在设计和制备结构材料时要追求的。通过研究
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发现，具有上述优点的自然材料，通常具有以下两种重要特征：（1）多层级结构

（hierarchical structure）[1]。例如很多生物材料由多层级的复杂结构组成，其不同

层级的特征尺度跨越从微观的纳米量级到宏观的毫米量级，如图 1.1(a)所示；（2）

缺陷不敏感性（flaw insensitivity）[2]。研究发现，当材料的特征尺寸小于一个临界

尺寸（通常在纳米至微米量级）时，材料就会表现出缺陷不敏感性，即材料破坏

时的应力达到材料的极限强度，从而不依赖于缺陷的尺寸和位置。缺陷不敏感性

所对应的临界尺寸与材料本身的力学性能（如材料的极限强度、表面能）以及结

构的形状有关。而很多生物材料的最低一级结构上的特征尺寸恰恰与缺陷不敏感

性所对应的临界尺寸相当，这也解释了为什么很多生物材料具有优越的力学性能

（图 1.1(b-c)）。 

然而，天然的多孔材料本身拥有经过长期自然选择而演化形成的复杂结构以

及优异的力学性能，但本身基体材料选择却具有局限性。由于生物自身活性的约

束，构成生物体的基本元素只能选择具有生物兼容性好的、无毒性的原子，如碳、

氢、氧、氮、硅等。而大量的组成高强、高韧的金属或陶瓷材料的元素，由于所

对应的原子不具有生物兼容性或有剧毒等致命缺陷，因此无法被生物自身所利用。

鉴于此，从仿生角度出发，利用金属或陶瓷材料设计并制备具有卓越性能的新型

多孔材料具有着广阔的发展空间和前景。 

人们根据孔洞排列的规则程度，可以将目前人工制备得到的多孔材料分为两

大类：微结构无序的多孔材料（例如：泡沫材料/海绵材料，foam/sponge）和微结

构周期有序的多孔材料（例如：点阵材料，lattice）。不同的多孔结构具有各异的

力学性能。 

对于微结构无序的多孔结构，其特征胞元的胞壁大部分为受弯曲变形主导的

结构，因此可以通过屈曲、弯曲等变形实现高弹性、高能量吸收等力学性能[4]。过

去人们制备泡沫材料常用的传统方法有气体气泡固化、液态固态加热气泡、粘合

模压等制备手段[4]。从 20 世纪初叶起，人类开始了一场涉及信息技术、新材料技

术、空间与海洋技术、新能源技术和生物技术等多领域广泛交叉的科技革命。现

代科学理论和实验技术呈爆炸式增长，推动着人们对微纳米材料的认识与研究。

大量的低维材料被科学家们制备得到，如通过气相沉积、化学催化、电/气纺丝等

方法合成一维纳米线、纳米带或纳米管等材料[5, 6]；通过化学气相沉积、分子外延

生长、滚压成形等方法合成二维或准二维薄膜材料[7-9]。大量研究表明，这些低维

材料由于其至少在某一维度上尺寸处于纳米量级，因此具有远远优越于其宏观本

体材料的力学性能，如高强度、高延展性等。这些材料的成功合成为我们在泡沫

多孔材料的基体材料选择上提供了更为广阔的空间。 
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对于周期有序的点阵材料，大量研究表明，单胞受拉伸主导的点阵结构通常

具有高比刚度、高比强度等优点。例如，在理论和模拟方面得到广泛研究的四边

形、三角形、菱形、Kagome 形等二维点阵材料，以及三维八面体（octet）、四面

体（tetrahedral）和四棱锥体（pyramidal）、三维 Kagome 等点阵材料[10-12]。近些年

来，人们通过拓扑结构设计制备出了具有反常规或超常规力学性能的材料，即力

学超材料（mechanical metamaterial）。这些力学超材料是一类新型的周期有序的多

孔材料，它们展示了比一些天然材料或早先宏观人造多孔材料更加优异的力学性

能，甚至一些天然材料不具备的力学性能，例如：超低的密度、超高的比强度、

负泊松比、负有效体模量、负有效质量密度、负体积压缩性转换等[13-18]。制备三

维点阵结构常用的方法有熔模制造、冲压焊接、挤压电火花等工艺[10, 19, 20]。受这

些传统制造工艺所限，人们很难实现具有微纳米特征尺寸或精确调控其特征尺寸

的点阵结构，且很难通过传统的制造手段制备得到具有复杂结构的三维点阵材料。 

 

图 1.2  利用增材制造技术得到的丰富多彩的设计结构[21-23]。 

近几十年来，在经历生产力与生产效率大幅提升之后，人们已经并不满足于

流水线式的工业化产品，个性化的定制产品被广泛需求，制造业开始兴起了一场

新的升级革命。在 2011 年的 4 月，德国政府在汉诺威工业博览会上率先推出了“工

业 4.0”战略，其目标是建立一种具有高度灵活性、个性化、数字化的生产与服务

模式。随后世界各国也相继提出了类似的工业战略，如中国的“中国制造 2025”、

美国的“工业互联网”、日本的“新增长战略”等。在此背景下，增材制造技术（additive 

manufacturing，AM）蓬勃发展。增材制造技术，又被人们俗称为“3D 打印”技术，

是指通过计算机辅助设计（computer-aided design，CAD）得到数字模型文件，并

在计算机的控制下，将固态粉末状或液态的原材料通过喷射、熔融、烧结、光固
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化等手段制造出与事先设计好的数字模型相一致的实物。与传统的切削加工、铸

锻焊、组装成型等加工手段不同，增材制造是一种“自下而上”（bottom-to-up）的

制造工艺，具有灵活性、结构复杂性、精细化、一次成型、原材料浪费少等超越

传统制造方法的优点，已经在航天航空、文化创意、生物科技、医疗卫生等领域

有着广泛应用 Error! Reference source not found.。增材制造技术正在成为新一轮

全球制造业创新的竞争点，同时也是我国要实现“中国制造 2025”战略目标的重

要研发方向之一。从本章 1.2 小节开始将对近年来国内外关于三维微纳米点阵材料

及多孔材料的研究现状进行简要综述。在 1.2 节中介绍三维微纳米点阵材料的制备

方法及研究现状，对各类方法所得到的点阵结构的力学性能进行综述，并总结其

各自特点；在 1.3 节中总结近年来，三维超轻多孔材料的发展现状和研究潜力。在

每一小节的结尾，依据这些研究现状的综述总结并提出目前尚未解决的科学问题，

并提炼得到本论文将要解决的相关研究课题。 

1.2  三维微纳米点阵材料 

近些年来，随着增材制造和微纳米加工技术的不断发展，三维微纳米点阵材

料的制备及其力学性能在全世界范围内得到了广泛的关注和深入的研究。在本节

中，将分别对三维微纳米点阵材料目前常用的制备方法或工艺、力学性能、力学

行为以及结构优化设计进行综述。 

1.2.1  制备方法现状 

根据制备流程的不同，目前常用的制备方法大致分为两大类：直接成形法和

间接成形法。直接成形法，是指最终得到的构型的组成材料与原材料相同，通过

一步制备就可以得到最终的成型结构，通过这类方法制得的构型的最小特征尺寸

受限于其原材料的形态。例如，基于固态粉末（powder-based）的制备方法，如选

区激光熔化技术（selective laser melting，SLM）、激光工程化净成形技术（laser 

engineered net shaping，LENS）、选区激光烧结技术（selective laser sintering，SLS）

等[24, 25]，将粉末状的初始材料利用激光点的超高能量融合成型，其初始材料为粉

末状的材料，如金属、陶瓷颗粒等，由于这些粉末颗粒的直径为~0.3-80 m，使得

最终成形的结构的特征尺寸受限于颗粒直径，一般高于 20 m
[26, 27]；基于喷墨打

印技术（inkjet-based）制备得到的构型特征尺度则受限于初始材料液滴尺寸，大致

为 40-60 m
[28, 29]；基于丝束（wire/filament-based）的制备方法，如等离子体沉积

（plasma deposition，PD）、熔融沉积制造（fused deposition modelling，FDM）等，

利用高温将初始材料熔化并按照一定的形状沉积，所以可选择的材料要具有熔点
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低、流动性好的材料，由于原丝束材料直径约为 50-1000 m 之间，所以成形构型

的特征尺寸大于原材料的直径[30, 31]。 

间接成形法，由于在初次模板成型后会进行再次加工，其最小特征尺寸将不

再受限于原始材料的形态，而是依赖于初次成形和再次加工的工艺。基于光学原

理的增材制造技术，属于一类间接成形法。由于激光的聚焦性好，可以实现特征

尺寸在微纳米量级的结构制备，目前得到了广泛的关注。为了获得最小特征尺寸

在纳米量级（<1 m）的微纳米点阵结构材料，目前常用的三种基于光学原理的增

材制造技术包括：自传播光敏聚合物波导技术（self-propagating photopolymer 

waveguide technique）、投影微立体光刻技术（projection microstereolithography，PSL）

和双光子光刻激光直写技术（two photon lithography direct laser writing，TPL DLW）。

受限于光固化原理，所选择的初始材料需要具有光敏性，且成型后的结构是由聚

合物组成。为了丰富基体材料的选择，人们对成形结构进行二次加工，如利用原

子层沉积（atomic layer deposition，ALD）、磁控溅射（magnetron sputtering）、电

解沉积（electro-deposition）、高温热解（pyrolysis）等技术，将原始结构加工成由

陶瓷、金属、热解碳等材料构成的最终样品。随着增材制造技术的快速发展，人

们利用这些技术，可以快速地实现具有复杂特征和精细尺寸的微纳米结构。 

 

图 1.3  基于光固化原理的增材制造技术示意图。(a) 自传播光敏聚合物波导技术[32]；(b) 

投影微立体光刻技术[33]；(c) TPL 激光直写技术[34]。 
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（一）自传播光敏聚合物波导技术 

Schaedler 课题组[32, 35, 36]首先利用自传播光敏聚合物波导技术，将一种硫醇烯

液态光敏聚合物通过掩模板暴露于平行紫外光下，如图 1.3(a)所示，形成一种具有

规则结构的三维类八面体点阵光敏树脂模板，接着通过化学镀层（electroless plating）

和化学腐蚀，形成最小特征尺寸仅有 100-500 nm、整体尺寸为毫米量级的中空 Ni-P

薄壁点阵结构。 

（二）投影微立体光刻技术 

Zheng 课题组[37]采用投影微立体光刻技术，将事先利用计算机设计好的并事先

进行分层处理的三维立体点阵模型通过数字化掩模板和光路系统投射到对紫外线

敏感的 1,6-己二醇丙烯酸酯或聚乙二醇丙烯酸光敏树脂液态槽表面，被光线照射到

的地方会发生固化，数字化掩模板依据三维模型所在位置不同而不断变化，这种

逐层累积（layer-by-layer）的制备方法理论上可以得到任意复杂程度的结构（图

1.3(b)）。将得到的聚合物点阵结构作为模板，接着通过化学镀膜或原子层沉积等手

段将 100 nm-2 m 厚的 Ni-P 或 40-210 nm 厚的 Al2O3 等保形覆盖于聚合物结构表

面，采用热分解的方法将内部聚合物去除，最终得到具有中空特征的多种点阵材

料，如 Octet、Tetrakaidecahedron 等，其整体尺寸为~1-10 mm。随后 Zheng 课题组
[33]对上述方法进行了改良，通过将一套可寻址的空间光学调制器加入到光学扫描

系统中，得到了一种名为大面积投影微立体光刻技术（large area PSL，LAPSL），

该技术可以高效地实现同时具有最小尺寸分辨率高（<5 m）和规模化尺寸（~5 cm）

的点阵材料。 

（三）双光子光刻激光直写技术 

Greer 课题组[38-48]和 Bauer 课题组[49-51]利用 TPL 激光直写技术（图 1.3(c)），将

计算机设计好的三维结构通过激光直写固化液态光刻胶，再通过显影和清洗得到

由聚合物组成的点阵结构骨架。TPL 技术具有分辨率高的优点，采用该技术获得

的三维结构的最小特征尺寸可以达到~200 nm。光刻胶分为正胶和负胶两种，正负

胶的区别在于激光照射过的负胶在显影和清洗后会保留下来，而正胶则恰恰相反。

随后，负胶形成的点阵结构分别通过原子层沉积镀上~5 nm-200 nm 的 Al2O3
[40, 41, 44, 

46, 49, 51]、TiN
[38]等薄膜、溅射工艺镀上 Au

[39, 42]、Cu60Zr40
[43]和 ZrNiAl

[47]
MGs 等薄

膜，随后通过等离子刻蚀法（plasma etching）将聚合物骨架去除，或通过真空高

温热解法（pyrolysis）直接将负胶聚合物转化为无定形碳[50]，最终转化为有中空特

征的薄壁点阵结构或无定形碳材料实杆点阵结构；而正胶形成的模板则通过电镀

工艺填充金属铜[45]等材料形成金属实杆点阵结构。在本论文的第 3 章和第 4 章将

采用 TPL 激光直写技术制备微纳米点阵结构。 
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1.2.2  三维微纳米点阵材料的力学性能 

研究表明，当材料的特征尺寸处于纳米量级时，由于表面效应和尺寸效应，

纳米材料会表现出优于宏观材料的力学性能。微纳米点阵材料由于其最小特征尺

寸在纳米量级，因此这些点阵结构也会表现出非常优异的力学性能，如超越宏观

点阵结构的比刚度和比强度。由于纳米材料在一定程度上能够抑制裂纹生成和扩

展，使得其组成的点阵材料具有良好的延展性和优异的可恢复性。 

（一）高刚度和高强度 

Zheng 等[37]利用投影微立体光刻技术、化学镀膜和热分解等工艺流程，制备得

到具有超轻、高刚度的 Octet 型氧化铝和 NiP 中空微米点阵材料，如图 1.4(a-d)所

示。制备得到的点阵结构密度为 0.001-0.1 g/cm
3，模量为 1-100 MPa，结构模量随

密度呈线性规律增加，与理论预测一致。在相同密度范围内，比石墨烯超弹体[52]

和碳纳米管泡沫材料[53]的模量高 3-5 个数量级，且位于复合材料和金属材料在模

量-密度 Ashby 图中区域的反向延长线上（图 1.4(e)）。 

 

图 1.4  (a-b) NiP 中空微米点阵图像和节点处细节图[32]；(c-d) 氧化铝中空微米点阵图像和

直杆横截面的薄壁 SEM 图像[32]；(e) 模量-密度 Ashby 图[32]。 

Greer 等[41]通过 TPL、ALD 和等离子刻蚀等过程后得到了横截面为椭圆形、

具有中空特征的薄壁氧化铝 Octet 型纳米点阵结构。壁厚与半径比（t/a）和长细比

（a/L）是两个重要的形状特征参数。如图 1.5 所示，当 t/a 大于 0.03 时，氧化铝陶

瓷点阵在弹性变形后会发生瞬间的脆性断裂，这是由于储存在结构中的弹性能随

着应变的增加瞬间释放导致的，这与陶瓷材料对缺陷敏感的脆性变形机制相吻合，

此时结构的最大压缩强度可以达到 10-30 MPa；随着薄壁厚度减小，当 t/a 小于 0.02

时，氧化铝点阵在变形过程中会转变为以薄壁起皱和局部屈曲为主导机制的延展
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变形，整体应变可以达到 50%，脆性断裂得到抑制。一方面由于 t/a 较小时，薄壁

具有更大的柔性，易于发生弹性屈曲，另一方面当薄壁厚度在 5-10 nm 时，氧化铝

陶瓷会趋于缺陷不敏感，材料不会发生瞬间的裂纹扩展。此时结构的最大压缩强

度为 1-5 MPa。当 t/a 介于 0.02~0.03 时，脆性断裂和局部屈曲两种机制相互竞争，

从而在应力-应变曲线中观察到不同程度的应变突跳，可以通过公式(1-1)和(1-2)预

测两个形状参数的临界值： 

  2f

crit

3 1st

a E




 
  

 
 (1-1) 

 fs

crit

23

5

a

L E





 
 

 
 (1-2) 

 

图 1.5  氧化铝壁厚分别为 (a) 60 nm、(b) 40 nm、(c) 20 nm 和 (d) 10 nm，t/a

范围在 0.001~0.08 不同点阵结构应力-应变曲线和变形后结构 SEM 图像[41]。对于

保留了内部光刻胶的氧化铝-聚合物复合纳米点阵材料，Bauer 等[49, 51]研究了不同

点阵结构类型（立方体型、六方体型、四面体型等）拉伸与压缩强度随氧化铝镀

膜厚度的变化规律。图 1.6Error! Reference source not found.(a)结果表明，随着膜

厚从 0 nm 增加到 100 nm 时，结构的压缩强度从 3 MPa 增加至 55 MPa，拉伸强度

从 5 MPa 增加至 15 MPa。对于比强度（强度与密度之比）而言，随着膜厚增加，

比压缩强度呈上升趋势，最高达140 MPa/g cm
-3，但比拉伸强度在膜厚为30 nm后，

逐渐收敛为定值，最大仅有 40 MPa/g cm
-3。在变形过程中，脆性压缩破坏发生在

弹性变形之后，最大应变不足 9%；拉伸破坏模式同样为脆性断裂，断裂发生在多

个杆件的交叉点处，断口相对平整，且垂直于拉伸方向（图 1.6Error! Reference 
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source not found.(b)）。 

 

图 1.6  (a) 氧化铝-聚合物复合纳米点阵材料不同膜厚拉伸、压缩应力-应变曲线及比强度

随厚度变化曲线[51]；(b) 变形前后的点阵材料 SEM 图像[51]。 

 

图 1.7  (a) 铜纳米点阵结构的应力-应变曲线及变形细节 SEM 图像[45]；(b) 热解镍纳米点
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阵结构的应力-应变曲线及变形过程[48]；(c) 无定形碳纳米点阵结构的应力-应变曲线及变

形前后结构的 SEM 图像[50]。 

采用正光刻胶或高温热解等工艺手段，可以获得以金属铜[45]、金属镍[48]、无

定形碳[50]等单一材料为基体材料的实心点阵结构。如图 1.7(a)所示，金属铜 Octet

型点阵结构[45]单杆直径为~1 m，当相对密度为 0.77 时，最大压缩强度为~340 MPa，

变形过程以剪切滑移和节点处断裂为主导变形机制。通过在光敏聚合物中加入带

有 Ni 离子基团的有机物并利用氩气氛围的高温热解法去除非金属元素，得到了

Octet 型镍基纳米点阵结构[48]，其最小特征尺寸仅有不到 100 nm，压缩强度为 10-18 

MPa。由于高温烧结后的杆件呈疏松孔状，变形主要由杆件的脆性断裂为主导（图

1.7(b)）。利用高温热解法制备得到的正四面体无定形碳纳米点阵结构[50]最小特征

尺寸仅为 215 nm，最高强度可以达到 300 MPa；在结构外表面沉积氧化铝薄膜后，

强度提高至~450 MPa （图 1.7(c)）。与其他脆性点阵结构变形类似，在经历弹性变

形、应力达到最大值后，整体结构瞬间崩塌，残余结构显示，结构主要发生断裂

的位置仍为杆件交接的节点处。 

 

图 1.8  多种微纳米点阵结构材料的强度与密度 Ashby 统计图[32, 37, 41, 49, 50]。 

上述文献综述结果表明，（1）通过选择具有高刚度和高强度的材料如陶瓷、

无定形碳等作为点阵结构的基体材料，（2）减小结构的特征尺寸至微纳米量级以

便充分利用金属材料的尺寸效应、脆性材料的缺陷不敏感性等，（3）选择具有高

刚度和高强度的拉伸主导型点阵结构等设计思路，均可以实现提高微纳米点阵材
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料的刚度、强度等力学性能的目的。通过 Ashby 图统计发现（图 1.8），虽然目前

已经得到了相较传统多孔材料和宏观点阵结构具有更高强度的微纳米点阵，但是

与理论极限值之间仍然存在差距，因此在本论文的第 4 章中，将通过选择优化结

构和减小特征尺寸等研究思路，获得具有更接近于理论强度的纳米点阵材料。 

（二）大变形及可恢复性 

传统多孔材料的变形特征受基体材料力学性能约束，如陶瓷多孔材料为脆性[54, 

55]、金属多孔材料为塑性[56, 57]等。通过杆件中空化、多级结构设计等方式，可以

得到具有大变形和良好可恢复性的微纳米点阵材料。 

 

图 1.9  (a) NiP 基中空微米点阵壁厚为 120 nm 和 1400 nm 时的应力-应变曲线，及卸载后

残余应变随相对密度变化[32, 35]；(b) 氧化铝中空纳米点阵应力-应变曲线及变形过程[41]；(c) 

Cu60Zr40纳米点阵在 298 K 和 130 K 温度下的应力-应变曲线及变形过程[43]；(d) Zr-Ni-Al

纳米点阵壁厚分别为 38 nm 和 88 nm 时的应力-应变曲线[47]。 

Schaedler 等[32]利用自传播光敏聚合物波导技术、化学镀膜法制备了壁厚为

120-1400 nm 的 NiP 中空微米点阵。当壁厚为 120 nm 时，结构在经历 25%压缩应

变后完全恢复，但最大强度仅有 29 Pa；壁厚增加到 1400 nm 时，结构在经历 50%

的压缩应变后仅恢复了 10%的应变，最大强度为 154 kPa。结构的残余应变与相对

密度的变化统计表明，中空壁厚的减小使得结构具有更为优越的变形能力和可恢

复性[35, 36]，但会大大削弱结构强度（图 1.9(a)）。Greer 等人制备得到多类中空薄壁

纳米点阵材料，如氧化铝[41]、Cu60Zr40
[43]、Zr-Ni-Al

[47, 58]等，当氧化铝薄壁厚度小
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于 10 nm 时，结构在 50%压缩应变下几乎完全恢复，但强度不到 1 MPa（图 1.9(b)）；

Cu60Zr40 壁厚为 60 nm 时，在最大压缩应变为~30%时仅可恢复~5%应变，压缩强度

为 200-300 kPa；且随着环境温度降低至 130 K，压缩强度提高 50-100%，但结构

发生脆性破坏（图 1.9(c)）。对于 Zr-Ni-Al 金属玻璃八面体型点阵，壁厚小于 40 nm

时，10%的压缩应变可完全恢复，最大强度为 750 kPa（图 1.9(d)）；随着壁厚增加，

结构变形机制由塑性密实化转变为沿单胞节点处断裂。 

通过模仿生物材料的多级结构，Greer 等[44]和 Zheng 等[33]设计并制备得到了具

有二至三级分形结构的氧化铝中空点阵材料和 NiP 中空点阵材料。分形氧化铝中

空点阵结构的压缩强度为 10-100 kPa，可以实现 50%压缩应变的完全恢复，且刚度

和强度随密度呈线性变化的特征，接近拉伸主导型结构的理论预测（图 1.10(a)）。

此外，对比实验表明，相同条件下非中空结构表现为脆性，薄壁中空结构会显著

提高结构的可恢复性。Zheng 等人制备的二级分形 NiP 中空点阵结构，在拉伸过程

中，随着多级结构从高级到低级逐级伸展，可以实现 10-25%拉伸应变，但最大强

度仅有 0.5 MPa，拉伸断口同样集中在节点附近（图 1.10(b)）。 

 

图 1.10  (a) 三级分形 20 nm氧化铝中空和 20 nm氧化铝-聚合物复合八面体点阵结构最大

应变量为 50%的力-位移曲线，以及强度随相对密度的对数坐标曲线[44]；(b) 二级分形 60 

nm NiP 中空点阵结构拉伸变形过程和应力-应变曲线，弹性变形可达 20%
[33]。 

这里按如下表达式定义材料的可恢复性 r： 

 
r

t

r



  (1-3) 



第 1 章  绪论 

13 

其中t 和r分别为施加的总应变和卸载后材料可恢复的应变。对于一个给定的应变，

如果点阵材料在较小应变时就发生了脆性断裂破坏，根据上述的定义，认为其可

恢复性 r 接近于 0。 

 

图 1.11  近年来，文献报道中的微纳米点阵结构材料强度与可恢复性的相互关系[32, 33, 37, 41, 

43, 49, 50, 59]。 

图 1.11Error! Reference source not found.统计了文献报道中的微纳米点阵结

构可恢复性-强度的关系，结果表明，可恢复性较大的点阵结构强度一般较低，而

强度较高的结构一般表现为脆性断裂。这说明了良好的可恢复性与高强度是互相

排斥的，无法同时实现。因此在本论文的第 3 章将制备一种由高熵合金-聚合物复

合材料组成的点阵结构，该点阵结构同时具有较高的强度和良好的回弹性，从而

克服了强度-可恢复性的相互制约。 

1.2.3  理论分析和优化设计 

选择不同的基体材料、点阵单胞结构、引入不同缺陷类型均会影响结构的力

学性能，通过理论建模、模拟分析和结构优化设计等方式，可以对结构的力学性

能进行预测，同时通过理论指导实验，实现结构最优解。对于多孔材料的力学性

能，Voigt 极限表明理论预测的最大杨氏模量和强度与结构的相对密度呈正比例关

系，即 sE E  和 y ys   ，其中 sE 和 ys 分别是基体材料的杨氏模量和屈服强度
[62]。对于各向同性材料，其杨氏模量最大值受限于 Hashin-Shtrikman 极限[63]，对

于以杆件为基本单元的点阵结构，其杨氏模量的极限为 Gurtner-Durand 极限[60]。

Gurtner 等人首先提出一类由两种不同直径的杆件，通过连接 Kelvin 单胞的中心组

成的三维点阵结构（图 1.12Error! Reference source not found.(a)）可以达到杨氏
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模量的最优解[60]；随后 Messner
[64]通过参数化的拓扑优化算法证明了该单胞结构具

有最大刚度值。相较于以直杆为基本单元的点阵结构，以薄板为基本单元的多孔

结构由于薄板承力更加均匀、相邻薄板间力传递效率更高，Berger 等人[61]研究表

明“Octet+Cubic”型闭口周期性多孔材料可以同时达到杨氏模量和剪切模量的

Hashin-Shtrikman 极限（图 1.12Error! Reference source not found.(b-c)），同时该

结构可以实现高的压缩应变和能量吸收能。 

 

图 1.12  (a) 连接 Kelvin 单胞的中心组成的三维单胞，又称为 Iso-truss
[60]；(b) 

Cubic，Octet 和 Octet+Cubic 型单胞示意图[61]；(c) 各类直杆型和薄版型点阵结构

的力学性能模拟结果与 Hashin-Shtrikman 极限的对比[61]。受制备条件所限，目前

得到的许多三维微纳米点阵材料由中空直杆构成。Meza 等人[46]通过实验和有限元

模拟研究了 Octet、Cuboctahedron、3D Kagome 和 Tetrakaidecahedron 四种具有不

同变形主导机制的点阵结构在中空和实体条件下，刚度和强度随相对密度的变化

规律，同时分析了缺陷对结构力学性能的影响。研究表明，点阵材料模量和强度

不仅与拓扑结构类型相关，也与其他的形状尺寸参数相关，如薄壁厚度、长细比

等。在相对密度较大时，由于此时节点区域占比较大，模量和强度并不受拓扑结

构类型影响，只与相对密度有关；相对密度较小时，材料力学性能并不随相对密

度单调变化，而与 t/L 和 R/L 等形状参数息息相关（图 1.13Error! Reference source 

not found.(a-b)）。此外，当结构存在不承力的缺陷杆件时，模量和强度随相对密度

关系为
3.1 4.3E   和

3.0 3.8

y   ，力学性能下降显著；不同地，当节点处的杆件出

现偏心缺陷时，对模量几乎无影响，但会出现最大 22%的强度下降。 

Wu 和 Park 等人[65]结合MD 模拟和理论建模研究了纳米单晶铜 Octet 型点阵结



第 1 章  绪论 

15 

构的力学性能。研究表明，纳米单晶铜点阵结构强度要高于介观尺度的铜 Octet 型

点阵[45]强度，在相对密度大于 20%后，纳米单晶铜材料的点阵结构强度高于块体

铜材料的强度，这是由于单晶铜基体材料“愈小愈强”的尺寸效应导致的，减小

结构的特征尺度会显著提高结构的力学性能（图 1.13Error! Reference source not 

found.(c)），并且研究发现直杆特征尺寸在 6 nm 时，材料的表面效应对力学性能几

乎没有影响。此外，在经典的 Octet 点阵模型中引入节点体积和弯曲变形修正，能

更好地预测结构的模量和强度。 

 

图 1.13  (a) 实心和 (b) 空心 Octet 型点阵结构杨氏模量随相对密度变化图，表明结构的

杨氏模量不仅与相对密度有关，也受 t/L 和 R/L 等形状参数控制[46]；(c) MD 模拟的单晶铜

纳米点阵强度随密度变化 Ashby 图[65]。 

上述研究结果表明，点阵材料的力学性能不仅与相对密度有关，且受结构形

状参数控制，因此本论文在第 3 章将深入分析直杆长度和薄膜壁厚等形状参数对

力学性能的影响。此外，通过理论优化和模拟验证得到了力学性能最优解，且发

现减小结构的特征尺寸将显著提高材料的力学性能，因此在本论文的第 4 章将通

过实验方法研究具有纳米特征尺寸拓扑优化后得到结构的力学性能，并在第 5 章

深入研究构成该点阵结构基体材料的拉压性能及尺寸效应。 

1.3  三维超轻多孔材料 

近些年来，研究者通过多种制备手段得到了大量以微纳米材料为基本单元的

超轻多孔材料/气凝胶，如石墨烯、碳纳米管、纳米线等。这些超轻的多孔材料具

有极高的孔隙率和比表面积，具有超弹性和高能量吸收等优越的力学性能，同时

在催化、隔热、吸能等方面具有良好性能，是一类极具潜力的多孔材料。在这一

部分中，分别对目前实验制备方法和这些超轻多孔材料的超弹性和吸能性进行综

述。 

1.3.1  超轻多孔材料的制备 
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超轻材料是指密度小于 1 g/cm
3 的材料。超轻多孔材料通常包括海绵材料

（sponge）、泡沫材料（foam）或气凝胶（aerogel）等。近年来，随着微纳米制备

技术的不断发展，研究者试图将碳纳米管、石墨烯、聚合物纳米纤维/纳米线等多

种一维或二维微纳米材料搭建成宏观三维结构，从而实现对这些小尺度材料的应

用。 

直径小于 1 m 的纳米线、碳纳米纤维、碳纳米管等一维材料具有众多独特的

力、化、电、热等优异性能[66-69]。如图 1.14 所示，Ding 等[70]将聚合物和 SiO2 纳米

线经过溶液混合、冷冻干燥、结点固化，形成孔洞尺寸约为 1-10 m 的随模具形

状任意变化的超弹性聚合物纤维气凝胶，在此基础上高温热解，形成纳米碳纤维

气凝胶，得到的气凝胶密度介于 0.5-10 mg/cm
3 之间；Huang 等[71]利用介孔 SiO2

为模板，经 1100 ºC 化学气相沉积用多层碳纳米管保形包裹模板，SiO2 模板经刻蚀

后得到最终的碳纳米管多孔泡沫，密度为 10-200 mg/cm
3；Wu 等[72, 73]通过将溶于

二氯苯的二茂铁前驱体经过 860 ºC 高温化学沉积（CVD）形成碳纳米管三维网络

海绵材料，密度约为 5-30 mg/cm
3。 

 

图 1.14  (a) 纳米线冷冻干燥法[70]
 (b) CVD 模板法[71]

 (c) 高温沉积法[73]制备

一维材料多孔泡沫的流程示意图。石墨烯作为一种典型的二维材料，具有高刚度、

高强度和高比表面积等优异的力学特性[78]。如图 1.15Error! Reference source not 

found.所示，利用泡核沸腾法[74]
Lee 等将均匀分散有石墨烯片的溶液在不同基底表

面进行形核生长，形成准三维类泡沫状的石墨烯网络结构；Chen 等[75]通过发酵法

将密实堆积的氧化石墨烯在高温下蓬松还原，形成开孔方向有一定取向的多孔泡

沫；Li
[52]和 Liu

[79]等采用冷冻干燥/超临界 CO2 干燥技术形成竖向开孔密度分别为

0.5-6.6 mg/cm
3 和 23-96 mg/cm

3 的开孔石墨烯泡沫；Barg
[76]和 Saiz

[80]等通过模板湿

法将氧化石墨烯既看做乳化剂又看做基本单元均匀分散在水溶液中，快速冷冻后

在无氧环境下高温蒸发并还原，形成开孔均匀密度为 1-100 mg/cm
3 以石墨烯为基
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本单元的泡沫材料；通过一步水热法 Shi 等[81]将分散了石墨烯的水溶液在高温下

静置，冷却后自组装成由石墨烯和液态两相材料构成的多孔水凝胶，水分含量高

达 97%以上；Qiu 等[77]在一步水热法基础上采用冷冻模板技术将水凝胶中液相去

除形成石墨烯气凝胶；Stein 等[82]采用类似方法得到聚合物前驱体气凝胶，经高温

碳化得到石墨烯基气凝胶。 

 

图 1.15  (a) 泡核沸腾法[74]
 (b) 发酵法[75]

 (c) 冷冻干燥法[52]
 (d) 模板乳化湿法[76]

 (e) 一步

水热法[77]制备二维材料多孔泡沫的流程示意图。 

1.3.2  超弹性和能量耗散 

上节中综述了利用纳米线、碳纳米管、石墨烯等一/二维纳米材料搭建成三维

宏观体的制备方法。在本节将对这些多孔材料的超弹性、能量耗散等性能进行总

结。下文中出现的能量耗散系数定义为完整加卸载过程耗散掉的能量与加载过程

使结构变形所做功之比，能量耗散系数反映了材料变形的迟滞回性和能量吸收能

力。如图 1.16Error! Reference source not found.所示，Ding 等[70]制备的聚合物/

碳基纳米线气凝胶随着压缩应变增大，结构内部的微米孔洞、纳米孔洞依次缩小，

可以实现 20%的弹性应变多周加载，能量耗散系数为~0.38。CVD 法沉积形成的碳

纳米管海绵材料[72, 73]可以实现较大的弯曲、扭转、压缩变形，卸载后恢复原状，

定量实验表明最大弹性压缩应变为 20-40%，变形能力随密度增大而降低。碳纳米

管多孔泡沫[71]在密度为 6.6 mg/cm
3 时弹性应变为 60%；随着密度增加至 153.5 

mg/cm
3，最大压缩强度为~5 MPa。Islam 等[83]利用高温热解在单层碳纳米管气凝胶
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表面包裹多层石墨烯，通过加强碳管交叉节点处的的支撑保护，在最大压缩应变

为 80%时实现完全弹性恢复，且 6%应变下实现 10
6 次高周循环加载无明显变形破

坏。采用冷冻干燥技术形成竖向开孔石墨烯泡沫[52]在大于 80%的压缩应变下完全

恢复，能量耗散系数随着循环次数增加收敛至 0.65。利用乳化法得到的各向同性

的石墨烯多孔材料[76, 80]在压缩应变为 50%时可以实现 80-90%的高度恢复，变形后

材料的细节图表明石墨烯发生了断裂破坏，能量耗散系数收敛至 0.5。经高温碳化

得到的超轻石墨烯气凝胶[77]密度仅有 3.0-5.4 mg/cm
3，整体压缩至原始高度 10%后

释放，结构恢复为原状，能量耗散系数为 0.62。 

 

图 1.16  (a) 碳基纳米线气凝胶微结构演化过程、压缩应力-应变曲线和力学参数随循环次

数变化曲线[70]；(b) 碳纳米管海绵的扭转和弯曲变形、压缩应力-应变曲线[72]；(c) 超轻碳

纳米管多孔泡沫图像和应力-应变曲线随密度增加演化曲线[71]；(d) 石墨烯-碳纳米管气凝

胶循环加载应力-应变曲线[83]。 
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图 1.17  (a) 石墨烯点阵结构图像和压缩应力-应变曲线[84]；(b-c) 纳米管阵列变形 SEM 图

像和压缩应力-应变曲线[85, 86]；(d) 纳米管阵列的剪切粘附力随纳米管长度变化曲线及机理

示意图[87]。 

按照一定手段将碳纳米管和石墨烯整体堆垛成规则三维形状，可以同时实现

超弹性、高强度等多种优异的力学性能（图 1.17）。Worsley 等[84]将均匀分布有石

墨烯片的悬浮液作为墨水，利用 3D 打印技术结合后处理过程得到规则形状的石墨

烯点阵或蜂窝结构，密度为 15-150 mg/cm
3。单轴压缩实验表明，压缩应变在 50%

时仍然能实现结构的弹性恢复，最大压缩强度为 1.2 MPa。将碳纳米管簇沿轴向方

向整齐排列形成三维纳米管阵列，Ajayan
[85]和 Greer

[86]等的研究表明在 15%压缩应

变下纳米管阵列弹性恢复，变形过程以纳米管的屈曲、弯折为主导，密实化发生

在~60%应变后；此外，Wang 等[87]研究发现碳纳米管阵列具有类似壁虎触角的极

高的剪切粘附力。 

综上所述，众多研究者已经通过丰富多样的制备手段获得了具有超弹性和良

好能量耗散的新型多孔材料。但是，组成这些多孔材料的基体材料如碳纳米管、

石墨烯、聚合物等不具有高温稳定性，因而限制了这些材料在高温极端条件下的

应用。因此，在本论文第 6 章将对一种以陶瓷纳米纤维为基体材料的海绵多孔材

料的制备及高温条件下的力学性能进行研究，并通过分子动力学模拟进一步研究

纳米纤维微结构对力学性能和力学行为的影响。 

1.4  本文的主要内容 

结合上述文献综述和针对研究现状提炼出的科学问题，本文中采用实验、理

论分析和分子动力学模拟相结合的方法开展以下课题的研究。首先，制备得到了

两类不同的纳米点阵材料，测试并分析其力学性能和变形机制，包括一类克服了
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强度-可恢复性约束的复合材料纳米点阵材料和一类具有超高强度的碳基纳米点阵

材料；其次，对碳基纳米点阵结构的基体材料热解碳的微结构、力学性能及其关

系进行了深入的分析；最后，对一种超强、耐高温的高弹性陶瓷纳米纤维多孔材

料的力学行为开展实验研究，并通过分子动力学模拟方法分析其纳晶微结构对力

学性能的影响。本论文第 2 章至第 6 章主要内容如下： 

第 2 章简要介绍本课题研究中使用的实验手段和模拟方法，包括主要的实验

制备方法、材料表征和力学测试手段；以及经典分子动力学模拟方法的基本原理、

势函数和微结构分析手段。 

第 3 章利用 TPL 和磁控溅射技术制备得到了一类高熵合金-聚合物纳米点阵结

构，通过原位 SEM 压缩实验研究了其力学性能和变形机制。研究结果表明，由高

熵合金和聚合物两种材料构成的Octet型纳米点阵结构克服了近年来报道的多种三

维微纳米点阵材料具有的强度-可恢复性的相互制约。同时，将制备的纳米点阵结

构的力学性能（如比强度、单位体积吸收能、能量损耗系数、可恢复性），与近年

来报道的多种三维微纳米点阵结构进行对比。此外，研究了单胞尺寸和薄膜厚度

双形状参数对力学行为和主导变形机制的影响，从而获得了该结构的比模量和比

强度的局部最优解。 

第 4 章基于结构的拓扑优化设计和缺陷不敏感性，制备了 Octet 型和 Iso 型两

类拉伸主导的碳基纳米点阵结构。研究结果表明碳基纳米点阵结构具有密度低、

强度高、比强度高等优异性能。同时，从特征尺寸的角度分析了碳基纳米点阵结

构具有高强度的原因，并分析了制备引入的结构缺陷对结构力学性能的影响。 

第 5 章中研究了热解碳材料的微结构与其力学行为的相互关系。结果表明，

热解碳由尺寸为 1.0-1.5 nm 的弯曲单层石墨烯聚集而成，理论预测密度仅为 1.0-1.8 

g/cm
3，其中 sp

2 型杂化碳含量大于 96.5%。原位 SEM 力学实验研究了热解碳微米

柱的拉伸和压缩变形过程，结果表明该材料兼具高弹性、大变形、高强度和高比

强度等优异的力学性能，其拉伸强度符合统计规律，压缩强度具有尺寸效应，规

律符合压缩劈裂尺寸效应模型，小尺度下压缩强度与劈裂模型预测的极限强度吻

合。结合微结构特征分析，结果表明热解碳材料的初始微结构单元决定了材料具

有上述优异力学性能。 

第 6 章通过气纺丝技术制备得到的多种耐高温的陶瓷纳米纤维海绵材料具有

高孔隙率、超低密度等特点，由具有纳晶微结构的单根纳米纤维聚集而成。通过

常温和高温的压缩循环实验研究了从室温至~1300 ºC 高温下陶瓷纳米纤维海绵材

料的弹性、单位体积吸收能和能量耗散系数等力学性能，并结合原位 SEM 实验分

析其主要的能量耗散机制。此外，通过分子动力学模拟研究了纳米纤维在单轴拉
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伸、单轴压缩和弯曲下的变形行为，从而揭示了 TiO2 陶瓷纳米晶粒对变形机制的

关键作用。 

第 7 章对全文进行总结，并对未来可能开展的研究工作进行展望。 
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第2章  微纳米尺度实验和分子动力学模拟方法 

2.1  微纳米尺度实验技术简介 

随着科学理论和技术的不断发展，目前人们已经通过大量的微纳米实验技术

手段实现了具有微纳米特征尺寸材料的制备、微结构的表征和微纳米灵敏度的力

学测试。 

2.1.1  材料制备方法 

（一）双光子光刻（TPL） 

TPL 技术作为一种激光直写手段，目前已经适用于大量的光敏丙烯酸酯和树

脂材料中，最小分辨率可以达到 100 nm
[88]，在光子晶体、微机械器件等领域[89-91]

应用前景潜力巨大。 

如图 2.1 所示，存在两类双光子吸收类型：顺序吸收和同时吸收。顺序吸收过

程中，被激发物再吸收一个光子后能量处于一个真实存在的能态，随后再次吸收

一个光子；而对于同时吸收的过程中，存在一个虚拟的中间能态，只有第二个光

子能够在该虚拟能态的时限中到达，才能实现双光子的吸收[92]。其中 TPL 技术是

基于双光子的同时吸收，最早在 1931 年被 M. G. Mayer 的理论所预测[93]，直到 30

多年后由 W. Kaiser 在实验中得到验证[94]。为了实现同时吸收双光子，需要采用高

能激光，只有飞秒激光可以实现如此高的能量，如蓝宝石近红外激光脉冲时间只

有几十飞秒，波长为 780-820 nm，适用于大量的光敏聚合物。 

 

图 2.1  两种双光子吸收类型：顺序吸收和同时吸收[95]。 

光致聚合（photopolymerization）作用是一种光诱导的化学反应，可以将液态
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或胶质单体聚合为固体聚合物。该反应需要选择合适的光敏引发物，来激发链式

反应，具体过程可以分为激发、扩展、终止[96, 97]三步（图 2.2）： 

激发：通过光子吸收将自由基引发物转变为激发态； 

扩展：被激发的引发物与单体分子进行加成反应形成带有激发尾端的化合物，

该过程不断重复，形成带有激发尾端长链聚合物； 

终止：通过化合反应或歧化反应，将两个长链聚合物的两个激发尾端联接。 

最终，通过上述三步形成长链聚合物。 

 

图 2.2  光致聚合的链式反应步骤：激发、扩展和终止[95]。 

一套典型的 TPL 实验装置示意图如图 2.3 所示，激光通过光路聚焦在基底表

面，通过逐层累积的方式移动激光，固化特定位置的光敏材料，得到三维样品。

通过 Abbe 衍射极限公式[98]可以预测仪器的最小分辨率： 

 
0.5

Diffraction Limit
. .N A


  (2-1) 

其中 为激光波长，N.A.为光镜的数值孔径。 

 

图 2.3  一套典型的 TPL 实验装置示意图[95]。 
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（二）磁控溅射（magnetron sputtering） 

磁控溅射是一种制备薄膜的物理气相沉积法。如图 2.4 所示，通过电场作用，

电子与腔体内的氩气反应产生高能氩离子和新的电子，氩离子轰击靶材表面使靶

材发生溅射，被轰击出的靶材原子沉积在基底上形成薄膜。新产生的二次电子则

在电场和磁场的共同作用下束缚在靶材表面的等离子体区，并不断电离形成氩离

子来轰击靶材[99]，从而实现薄膜的快速生长。 

 

图 2.4  磁控溅射技术原理图[100]
 

（三）高温热解（pyrolysis） 

高温热解是指在特定的气氛环境下通过提高温度，实现材料的热分解过程。

该过程是一种不可逆的化学反应。高温热解主要针对有机材料，通过将有机物中

不太稳定的产物去除，保留富集碳元素的固体残留物，实现材料的转化。该工艺

在化学工程领域应用广泛，包括生产乙烯、可再生汽油、生物炭等[101-103]。与燃烧

（combustion）或水解（hydrolysis）反应不同，在高温热解过程中，不需要引入其

他反应物，如氧气或水蒸气等，反应通常在惰性环境中进行。在实验室进行高温

热解反应，首先将聚合物放入气氛管式炉中，耐高温石英管抽真空至特定阈值或
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充分充满特定成分的单一或混合气体（如：氢气、氮气、氦气等）。随后保持气氛

状态不变，设定温度曲线，选定适合材料的升温速率、升温平台温度、保持时间

等参数，进行高温热解。过程结束后，待管式炉降温至常温，将管内气氛恢复至

大气压或关闭特殊气体的继续充入，取出样品。 

2.1.2  常用的材料表征手段 

（一）电子显微镜技术 

常用的电子显微镜技术包括扫描电镜（SEM）技术和透射电镜（TEM）技术。

SEM 技术通过接收加速电子束在样品表面产生的二次电子信息，对样品表面形貌

成像。目前用到的场发射 SEM 最高分辨率可达 2 nm
[104]。TEM 技术与 SEM 技术

不同，TEM 是利用高能电子束透过样品，通过接收透射电子的信息来成像，是一

种一次成像的方式。TEM 相较 SEM 具有更高的分辨率，可以清晰看到原子结构[105]。

但是若使电子能够透过样品，所需的TEM样品较为苛刻，厚度需要达到几十纳米。 

（二）聚焦离子束（FIB）技术 

FIB 技术通过加速离子并通过光路得到聚焦性好的高能离子束，轰击样品表面

特定位置，从而进行微纳米加工[106, 107]。目前常用的 FIB 离子束为液态 Ga 离子，

因其具有低熔点、低蒸气压和较强抗氧化性能。在微纳米实验中，FIB 技术常被用

于微纳米尺度样品的加工和切割、TEM 样品制备、选择性蒸镀等。 

（三）拉曼光谱（Raman spectra） 

拉曼光谱是一种以拉曼散射效应为基本原理的研究分子结构的一种分析方法，

拉曼散射最早由印度科学家 C. V. Raman 发现[108]。Raman 在实验中观察到当光穿

过材料后被材料中的分子散射后的光发生了频率变化，这是由于入射光子与分子

发生了非弹性的散射，频率变化的程度与分子的振动-转动能级相关。不同的分子

类型具有其独特的拉曼光谱，从而可以实现对分子结构的鉴定和定量分析。近年

来，拉曼光谱已经被广泛用于表征石墨烯的结构缺陷、层厚等相关结构特性[109, 110]。 

（四）电子能量损失谱（electron energy loss spectroscopy, EELS） 

EELS 技术在上世纪 40 年代由 J. Hillier 和 R. F. Baker 共同发展[111]，在早期并

未得到广泛应用。随着上世纪 90 年代电子显微技术和真空技术的不断进步，该技

术才得到研究者的广泛关注。EELS 基本原理是通过将电子束照射材料表面，从而

与材料粒子发生非弹性散射，电子损失的能量和偏移的转角与声子激发、带间/带

内跃迁、等离子激发、切伦科夫辐射等相关[112]，从而可以定量分析元素类型和元

素含量等。 

2.1.3  微纳米力学测试方法 
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目前常用的微纳米尺寸力学测试分为原位实验和离位实验两类。原位实验是

指将微纳米测试系统与 SEM 或 TEM 耦合，在采集材料变形数据的同时，实时观

测材料的形貌改变；离位实验则是事先通过显微镜系统对被测试样品进行定位，

再通过具有纳米精度的驱动电机平台进行定点力学测试。在微纳米尺度下，传感

器的灵敏度是测试仪器的核心。在本论文中使用的 Hysitron PI85 原位测试系统和

Hysitron TI950 离位纳米压痕仪的传感器采用静电压驱动的三板电容式位移传感器，

通过加载直流偏压在外电极板上实现左右移动。采用静电压驱动的传感器具有减

少热量产生、降低热漂移等优点。 

2.2  经典分子动力学模拟简介 

在统计物理、计算化学、生物、材料等研究领域，计算机数值模拟已经成为

一种解决多体问题的有力工具。经典分子动力学（MD）模拟方法是一类确定性的

模拟方法，通过将材料体系看做是由多原子或分子组成的多体系统，采用数值计

算手段模拟相关粒子的运动轨迹，从而获得材料力学性能和微结构内部演化过程

的全部信息[113]。在 1957 年，Alder 和 Wainright 第一次利用 MD 模拟计算了固液

相变过程[114]。迄今为止，分子动力学方法已经被广泛地应用于模拟固体变形、缺

陷演化、流体运动、生物分子重构等。 

2.2.1  基本原理 

经典 MD 模拟基于两点前提假设：（1）系统内所有原子或分子运动规律均由

牛顿运动方程描述；（2）服从叠加原理。首先确定系统内原子或分子的初始状态

及边界条件；其次，通过求解牛顿运动方程，得到系统内原子或分子运动的演化

规律；最后根据统计力学方法来确定系统中的热力学参量和及其宏观性能。在

Cartesian 坐标系下，n 个粒子的多体系统 Hamiltonian 量表示为： 
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其中 ip ， im ， ir 分别为第 i 个粒子的动量、质量和位置。通过求解 Hamilton 正则

微分方程公式(2-2)，得到多体系统内各个粒子的运动演化轨迹，即 
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通常采用有限差分法求解上述微分方程，且好的数值算法需要满足准确性、

稳定性、鲁棒性等特点，常用的算法包括 Verlet 算法、Velocity-Verlet 算法、Leap-frog

算法、Rahman 算法、Gear 算法和 Beeman 算法等[115]。本文中的 MD 模拟计算采

用 LAMMPS 软件[116]完成。 

2.2.2  系综 

分子动力学模拟需要在给定的统计力学系综下进行计算，常用的三种系综有：

微正则系综（NVE）、正则系综（NVT）、等温等压系综（NPT）[117, 118]。 

（一）微正则系综（NVE） 

微正则系综是一种用于描述保守孤立系统的系综，描述在总能量不变的情况

下系统的可能状态[119]。在该系综中，系统内的粒子数 N、体积 V 和总能量 E 保持

不变，系统沿着恒定能量轨迹在相空间中演化。计算过程中，给定初始状态条件，

通过增减能量进行调整，直至系统达到平衡。 

（二）正则系综（NVT） 

正则系综又称为 NVT 系综，是因为系统中的总粒子数 N、体积 V 以及温度 T

均保持不变，且整个系统内的总动量为零。通过 Nose-Hoover 热浴法[120]调控系统

温度，使之与外界虚拟环境保持热平衡，已知温度与系统动能直接相关。 

（三）等温等压系综（NPT） 

等温等压系综又称为 NPT 系综，是因为系统中的粒子数 N、压力 P 以及温度

T 均保持不变。可以采用控制 NVT 系综温度的方法来控制 NPT 系综的温度；并通

过调节与系统压力 P 共轭的系统参数体积 V 来实现对体系内压力的控制[121, 122]。 

本论文的分子动力学模拟将用到正则系综（NVT）和等温等压系综（NPT）。 

2.2.3  原子间相互作用势函数 

系统内粒子间的相互作用可以通过势函数来描述。势函数分为经验势和半经

验势，其中经验势函数通过拟合实验和第一性原理结果得到，而半经验势则通过

量子力学近似得到。下面简单介绍本论文中用到的势函数。 

（一）Coulombic 势 

Coulombic 势是一种对势，用于描述带电粒子间相互作用，具体表达式如下： 
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其中 C 为常数，qi 和 qj为带电粒子的带电量，为介电常数，r 为粒子之间的距离。

公式(2-5)表明，带电粒子间同性相斥、异性相吸。 

（二）Morse 势 

Morse 势是一种以 P. H. Morse
[123]命名的对势，最早是用于求解薛定谔方程来

描述双原子分子的相对运动，后来也被用于 MD 模拟金属、陶瓷等材料的势函数

中[124, 125]。系统总能量表达式为： 

 0 02 ( ) ( )

0 2
r r r r

U D e e
         (2-6) 

当 0r r 时，处于最小能量状态， 0U D  。Swamy 等人[125]通过将 Coulombic 势引

入 Morse 势中，提出了用于描述不同相 TiO2 的 MS-Q 势函数，该原子势能够描述

TiO2 低压相（例如 rutile、anatase、brookite 等）的体模量，且 MS-Q 势在低压和

高压相图中均能较好地吻合多种结构的热平衡、相平衡参数，是一种在 MD 模拟

中被广泛使用的描述 TiO2 材料的势函数。 

2.2.4  应力计算及微结构描述方法 

（一）维里应力（Virial stress） 

MD 中采用维里应力[126, 127]计算原子应力： 
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其中 s 和 t 代表区域内粒子，为区域体积，
( )sm 代表原子 s 质量，

( )s

iu 代表原子 s

的第 i 个速度分量， iu 代表区域内原子第 i 个分量的平均值，
( )s

ix 代表原子 s 坐标

的第 i 个分量，
( )st

if 代表原子 s 对原子 t 作用力的第 i 个分量。 

（二）Mises 剪切应变 

利用系统内粒子间相对变形位移计算粒子的 Mises 剪切应变[128]。首先计算变

形梯度张量 Ji： 
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其中
0

jid 和
0T

jid 分别为第 i 个粒子的近邻粒子 j 变形前后的相对位移。第 i 个粒子局

域 Lagrangian 应变张量 iη 为： 
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则第 i 个粒子的 Mises 剪切应变
Mises

i 可表示为： 
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第3章  高熵合金-聚合物复合纳米点阵材料的力学行为 

3.1  本章引言 

作为一类新型的多孔材料，三维微纳米点阵材料在力学、电学、生物等领域

具有广泛用途，例如这类材料可以作为轻质结构部件、吸收和存储能量、高温隔

绝材料、电化学器件和组织培养骨架等[129, 130]。在应用过程中，这些点阵材料的强

度和可恢复性（根据公式(1-3)定义）是决定这类材料实用性、安全性、可依赖性

和持久性的两个重要参数。点阵材料的屈服强度y 与材料的密度之间的关系为：

 ~

n

y

ys s

 

 

 
 
 

 (3-1) 

其中，ys和s分别为构成点阵结构的本体材料的屈服强度和密度。指数 n 与点阵

材料的结构形状相关，通常这个值大于 1。根据屈服强度与密度的关系，可以发现

随着点阵材料密度的减小，其屈服强度会发生显著地降低。可恢复性反映的是材

料在经历大的塑性或非弹性变形后，回复到其原始构型的能力。一般地，多孔材

料的可恢复性大致与其密度呈负相关性，即材料的密度越低，其可恢复性能越强。

例如，绝大多数的气凝胶的密度小于 10 kg/m
3，这些超轻气凝胶在被压缩至 50%

应变情况下，可以完全恢复到初始状态，具有优异的可恢复性[52, 131]。上述分析表

明，点阵材料的强度和可恢复性是相互排斥、相互制约的。 

迄今为止，国内外一些研究组已经利用多种增材制造技术制备了具有复杂精

细特征的三维微纳米点阵结构。这些微纳米点阵结构的强度与可恢复性是互斥的。

Schaedler 课题组[32]制备的单胞构型为八面体结构的中空薄壁镍合金超轻微米点阵

材料的密度仅为 0.9 kg/m
3，在整体结构压缩超过 50%的应变后仍然可以完全恢复，

可恢复性为 1，但是它的屈服强度仅不到 10 kPa。Bauer 课题组[50]制备的六边形蜂

巢形状的玻璃碳三维纳米点阵材料密度为 600 kg/m
3，由于其最小特征尺寸仅为 200 

nm，其强度受尺寸强化效应影响可高达 1.2 GPa；然而当压缩应变接近 10%时，该

结构会发生整体的脆性破坏，换言之，其可恢复性在总应变大于 10%后皆为 0。

Zheng 课题组[33]实现了大规模的具有多级分形特征的镍合金三维微米点阵结构的

制备，该材料的密度为 210 kg/m
3，在总变形应变为 20%时，可恢复性达到 0.8，

但是其强度仅有 80 kPa。Greer 课题组[41]制备的由中空氧化铝管构成的三维陶瓷纳

米点阵结构随着密度从 6 kg/m
3 增加到 250 kg/m

3 的过程中，整体材料发生了由韧
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性到脆性的转变。当密度小于 60 kg/m
3 时，该类点阵材料可实现的最大强度为 1.0 

MPa，并且在最大应变达到 40%时，可恢复性接近于 1；随着密度的增加，其强度

也随之增加到 4-30 MPa，然而在整体压缩应变超过 5-10%之后，组成该纳米点阵

结构的中空管壁发生褶皱塌陷，从而导致整体结构的脆性破坏，其可恢复性在应

变大于 10%后为 0
 [41]。 

优化点阵材料性能、克服其现有的两种力学性能的相互限制对于点阵材料的工

业化应用至关重要。在对材料力学性能的长期研究过程中发现，实体材料本身的

强度和断裂韧性是相互排斥的、彼此制约的 [132]。在点阵结构中观察到的强度与可

恢复性的相互抑制关系正与此有关。我们认为，目前绝大多数类型的点阵材料是

由单一的本体材料构成的，这是导致其无法克服强度与可恢复性相互制约的一个

至关重要的原因。因此，在本章中，我们将制备一种由高熵合金（high entropy alloy，

HEA）和聚合物组成的三维复合纳米点阵材料，并对其进行结构表征、力学性能

测试及分析，同时研究单胞尺寸、高熵合金薄膜厚度对其力学性能的影响。 

3.2  复合纳米点阵材料的制备与表征 

这里我们制备一种单胞构型为 Octet 的 HEA-聚合物三维纳米点阵材料。该结

构材料的内核骨架为光敏树脂固化形成的聚合物，外部镀层为 HEA 薄膜。在制备

过程中主要调控以下两个尺寸参数：其一是单胞边长 a，分别取 8、10、13 和 15 m；

其二是薄膜厚度 t，实验制备中取~14 nm-126 nm。 

3.2.1  复合纳米点阵材料的制备 

首先，利用 TPL 激光直写技术（Nanoscribe，GmbH）将 IP-L 负光刻胶在波长

为 780 nm 的激光照射下按照计算机事先设计好的三维形状进行固化，激光强度

为 112.5 mW，书写速度为 24 m s
-1。随后利用乙酸丙二醇单甲基醚酯（propylene 

glycol monomethyl ether acetate，PGMEA）进行显影，再利用丙酮和乙二醇将为

固化部分的 IP-L 光刻胶进行清洗，最后得到三维聚合物 Octet 点阵结构骨架。 

利用磁控溅射沉积法将 HEA 薄膜保形地均匀沉积在三维聚合物骨架上。磁控

溅射沉积在一个超高真空系统中进行，同时溅射两个靶材：其一是高纯铝靶（纯

度 99.999%），采用射频发生器进行溅射；其二是等原子 FeNiCoCr 四元素合金靶

材，采用直流电源溅射。腔体内基准压强小于 10
-7

 mbar，溅射过程中纯氩气产生

的压强为 3×10
-3

 mbar。施加在高纯铝靶和四合金靶上的能量密度分别为 1.1 W/cm
2

和 0.9 W/cm
2。基底在溅射过程中以 10 min

-1旋转以保证镀膜的均匀性，薄膜生长

速度约为 5 nm min
-1。具体的制备流程如图 3.1 所示。 
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图 3.1  (a) TPL 激光直写技术示意图 [133]；(b) 磁控溅射镀膜工艺示意图 [133]。 

3.2.2  点阵材料的形貌表征 

如图 3.2 所示，从具有最小特征结构的 HEA 薄膜到整体构型，该三维 HEA-

聚合物复合纳米点阵材料的尺寸从~5 nm 至~100 m 跨越了五个量级。Octet 单胞

边长 a 为 8、10、13 和 15 m（图 3.2(a)）。整体构型中沿各个维度周期性排布 5

个单胞，整体构型尺寸为 40、50、65 和 75 m。图 3.2(b)展示了单胞边长 a为 15 m，

HEA 镀膜厚度 t 为 94.3 nm 的三维复合材料纳米点阵结构的 SEM 图像。组成 Octet

单胞的每根直杆的横截面为椭圆形，其半长轴和半短轴的长度分布为 774.5 nm 和

262.4 nm。图 3.2(c-d)分别为整体结构的局域放大 SEM 图像和利用 FIB 切开结点区

域后的内部剖面图。从图中可以明显看出每根直杆的椭圆形横截面以及聚合物内

核与 HEA 薄膜的明显分界。我们沿着整体构型的一个顶角从上到下切至与基底相

接触的部分（图 3.3(a-b)）。将从上至下不同位置的节点处进行局域放大（图 3.3(c-f)），

可以看出有些聚合物部分在 FIB 切除过程中被烧蚀，但厚度约为 90 nm 的 HEA 薄

膜保留下来。这一 SEM 切面图像表明磁控溅射的 HEA 镀层几乎均匀地分布在具

有三维复杂精细结构的聚合物点阵材料上。 
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图 3.2  HEA-聚合物三维纳米点阵材料的结构表征。(a) Octet 型单胞结构示意图，单胞长

度 a 和 HEA 镀膜厚度 t 如(a)所示；(b) HEA-聚合物复合点阵结构的 SEM 图像；(c) 节点

放大处的 SEM 图像；(d) 在节点处进行 FIB 切割后的 SEM 图像，展示了 HEA 薄膜镀层

的存在和均匀性；(e) HEA 薄膜的 TEM 图像；(f) HEA 薄膜的高分辨率 TEM 图像，右上

角为白框内结构的 FFT 图像。 

3.2.3  高熵合金薄膜的表征与压痕测试 

与传统合金材料不同，高熵合金（HEA）通常包含五种或五种以上的主要元

素，每种元素的原子比例大致为 5%~35%之间[134]。HEA 具有较高的构型熵，含有

严重的晶格畸变，并具有鸡尾酒效应[134]。由于上述特征，HEA 具有优异的力学性

能，包括高强度、高延展性、高断裂韧性、耐磨性、耐腐蚀以及耐氧化性[134]。我

们在向三维结构溅射镀膜的同时，分别在光滑的单晶硅（silicon）和蓝宝石（sapphire）
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基底上镀膜，并利用波长色散 X 射线光谱仪（wavelength dispersive X-ray 

spectrometer，WDS）定量确定 HEA 薄膜成分比例为 Al19.5Cr19.9Fe15.1Co23.7Ni21.9。 

 

图 3.3  复合纳米点阵结构经 FIB 切割后的内部 SEM 图像。(a) FIB 切割一角后的 SEM 图

像；(b) 被切割后的直杆椭圆形横截面 SEM 图像；(c)(e) 切割节点后的 SEM 图像，节点

处 HEA 薄层仍镀膜完好；(d)(f) 节点处图像的放大图，膜厚在椭圆形杆件包裹均匀，膜

厚约为 90 nm。 

 

图 3.4  (a) 点阵结构部分区域的俯视 SEM 图像；(b) Al (c) Fe (d) Ni (e) Co (f) Cr 元素在(a)

位置中的 EDS 分布图。 



第 3 章  高熵合金-聚合物复合纳米点阵材料的力学行为 

35 

图 3.4Error! Reference source not found.分别展示了三维构型的俯视 SEM 图

像和该位置处五种元素的能量色散谱分布（energy dispersive spectroscopy，EDS）。

从图谱中看出五种元素在具有曲率的杆件表面分布均匀，且在没有杆件的基底部

分几乎没有分布。此外，EDS 分析了 C、O 和 Si 三种元素的分布（图 3.5），其中

C 和 O 元素集中分布在三维结构上，这是由于聚合物材料主要成分元素即为 C 和

O；而 Si 元素则几乎完全分布在非三维结构位置处，这与基底成分相一致。 

对 HEA 薄膜利用 X 射线衍射（Rigaku D/max 2400 diffractometer with 

monochromated Cu Ka radiation，k=0.1542 nm）进行结构分析。如图 3.6 所示，该

HEA 薄膜为体心立方结构相（body-centered-cubic，BCC）。 

我们分别对三维纳米点阵结构具有高度曲率表面的 HEA薄膜以及镀于平整基

底上的 HEA 薄膜进行 TEM 表征（300 kV Tecnai G
2
 F30，FEI, Netherland）。我们

利用 FIB 技术制备 TEM 样品。将与 Si 基底相连的杆件切割、减薄，TEM 进行观

测的区域为橙色方框含有的区域（图 3.7(a-b)）。将该区域放大后，选区电子衍射

花样表明：该区域的 HEA 薄膜微结构为多晶结构，特征衍射环为 BCC 晶相结构

（图 3.7(c)）。同时，从图 3.2(e-f)的高分辨率 TEM 图像看出该区域 HEA 微结构为

纳米多晶结构，平均晶粒尺寸约为 5 nm，图 3.2(f)右上角为白框区域的快速傅里叶

变换（fast Fourier transform，FFT）图像。 

 

图 3.5  (a) 点阵结构部分区域的俯视 SEM 图像；(b) C (c) O (d) Si 元素在(a)位置中的 EDS

分布图。 
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图 3.6  磁控溅射 HEA 薄膜的 XRD 衍射图谱，显示其晶体结构为 BCC 相。 

此外，我们对镀在平整基底表面的四种不同厚度的 HEA 薄膜均进行 TEM 表

征（图 3.8），左列和右列分别为不同厚度薄膜的低分辨和高分辨 TEM 图像，右下

角为高分辨区域的 FFT 图像。HEA 薄膜横截面显示其微结构为柱状晶，晶粒尺寸

不随厚度有明显变化。从 TEM 图像测量得到的四种 HEA 薄膜厚度分别为 14.4 nm、

52.1 nm、90.8 nm 和 133.3 nm。为了更加准确测定 HEA 薄膜厚度，我们利用台阶

仪（step profiler），多次测量平整基底表面所镀 HEA 薄膜厚度，取统计平均值得到

准确的四种薄膜厚度为：14.2 nm±2.4 nm、50.2 nm±4.6 nm、94.3 nm±6.6 nm 和 122.1 

nm±6.8 nm，这与通过 TEM 图像测量得到的值吻合。 

 

图 3.7  (a) 采用 FIB 方法制备得到的 TEM 样品图像；(b) 拍照区域的 TEM 全景图像；(c) 

选区电子衍射图像（SAED），衍射环显示该区域为多晶微观结构。 
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图 3.8  厚度分别为 (a-b) 14.4 nm (c-d) 52.1 nm (e-f) 90.8 nm (g-h) 133.3 nm 的 HEA 薄膜

TEM 图像，高分辨率 TEM 图像及 FFT 图样。 
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表 3.1  沉积在硅基底和蓝宝石基底不同厚度 HEA 薄膜的硬度 

 硬度，H (GPa) 

HEA 薄膜厚度，t (nm) 50.0 94.3 126.1 

硅基底 10.59 7.90 6.99 

蓝宝石基底 10.53 6.88 6.50 

不同厚度的 HEA 薄膜的模量和硬度通过纳米压痕仪（TI 950 TriboIndenter, 

Hysitron）进行测量。分别取厚度为 50.0 nm，94.3 nm 和 126.1 nm 的镀在 Si 基底

和 Sapphire 基底上的 HEA 薄膜测试，每种薄膜测试九个点并取统计平均得到最终

结果。HEA 薄膜的模量约为 180 GPa，这与之前文献中报道的 AlCrFeCoNi 高熵合

金模量 127 GPa 相当[134]。薄膜硬度强烈依赖于厚度的变化，硬度随厚度降低而明

显增高，不同厚度的硬度如表 3.1 所示，薄膜硬度随厚度按照指数幂次方发生变化， 

 ~ pH t  (3-2) 

其中幂指数 p 为-0.41（图 3.9）。当薄膜厚度较小时，由于基底的影响显著增加，

无法利用纳米压痕法准确得到超薄膜的硬度，我们通过上述幂指数关系反推得到

薄膜厚度为 14.2 nm 时的硬度为 16.93 GPa。 

 

图 3.9  纳米压痕实验测得的 HEA 薄膜硬度随厚度 t 变化及其幂指数拟合曲线。 

3.2.4  复合点阵材料的密度计算 

依据 HEA 薄膜原子组分比例 Al19.5Cr19.9Fe15.1Co23.7Ni21.9 和各原子纯金属的密

度值（表 3.2），采用混合律估算得到 HEA 薄膜的密度为 7200 kg/m
3。液态光刻胶
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IP-L 在固化之前的密度为 1170 kg/m
3，从每个结构 SEM 图像中测得真实长、宽、

高等尺寸并与设计值相比，计算得到在光刻胶进行完成显影固化等步骤后，整体

尺寸会发生约 1.40%~15.83%的体积缩小。考虑到固化后的体积缩小，三维点阵结

构的内核 IP-L 光刻胶聚合物的密度约为 1280 kg/m
3。依据真实测量得到的尺寸参

数，包括整体结构的长宽高、直杆横截面的长短轴长度、薄膜厚度等，利用三维

建模软件建立同尺寸大小的三维模型，我们精确得到了三维 HEA-聚合物复合点阵

结构的密度为 87.14-865.13 kg/m
3，其相对密度（实体部分体积占整体点阵材料体

积的比例）为 0.056-0.234。我们制备得到的点阵材料的密度均小于 1000 kg/m
3，

属于轻质结构材料[49]。 

表 3.2  HEA 中五种元素的密度 

元素 Al Cr Fe Co Ni 

密度 

(kg/m
3
) 

2700 7200 7800 8900 8900 

3.3  原位电镜力学测试 

我们对制备得到的所有三维纳米点阵结构进行原位 SEM 压缩力学测试（PI 

85xR，Hysitron），采用直径为 100 m 的圆形金刚石平压头进行压缩，压缩应变率

为 10
-3

 s
-1。实验得到力-位移曲线后，分别除以整体结构的横截面面积和整体高度，

换算得到工程应力-应变曲线。 

3.3.1  单轴压缩测试 

HEA 薄膜厚度 t=14.2 nm、单胞尺寸 a=8-15 m 的三维 HEA-聚合物复合纳米

点阵结构样品的应力-应变曲线如图 3.10 所示。在曲线最开始的阶段出现一小部分

非线性段，这是由于样品上表面与压头平面不完全平行、压头上表面粗糙等原因

导致的。当样品上表面与压头平面完全接触后，曲线进入线弹性部分。随后经过

屈服点，曲线进入塑性变形的平台段，当压缩应变达到~50%后进行卸载，卸载曲

线几乎完全回复至原点，表明整体构型发生了几乎完全的恢复。 

在加载-卸载过程中，HEA 薄膜 t=14.2 nm、单胞尺寸分别 a=8 m 和 a=15 m

的整体点阵结构变形演化如图 3.11Error! Reference source not found.所示。在应力

-应变曲线上应力刚刚达到第一个峰值屈服点时，靠近底部的杆件首先发生了屈曲

（图 3.11Error! Reference source not found.(b)）。随着压缩应变不断增大，发生屈

曲的杆件继续经历后续的大变形。如图 3.11Error! Reference source not found.(c)(g)
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所示，部分杆件发生严重扭曲，甚至与其他发生屈曲大变形的杆件相互接触。当

应变从 0%增加到~50%的压缩变形过程中，发生屈曲大变形的杆件从整体结构的

底部像波一样逐渐传递至上部，使得整体结构逐渐产生密实化。细长杆件在发生

屈曲大变形过程中，仍然处于弹性变形段，使得单根杆件虽然经历了严重的旋转、

扭曲变形，但材料本身并没有进入塑性变形阶段，使得在卸载完全后，整体结构

可以几乎恢复至原始状态。此外，随着单胞尺寸的增大，单根杆件的长细比越大，

越容易发生弹性屈曲变形，对比图 3.11Error! Reference source not found.(c-d)和图

3.11Error! Reference source not found.(g-h)也可看出，相比单胞为 a=8 m 的点阵

结构，单胞为 a=15 m 的点阵结构中的单杆变形更为剧烈，且具有更好的可恢复

性。 

 

图 3.10  HEA 薄膜厚度为 14.2 nm 的纳米点阵结构应力-应变曲线。 

HEA 薄膜厚度 t=94.3 nm，单胞尺寸 a=8-15 m 的三维 HEA-聚合物复合纳米

点阵结构样品的应力-应变曲线如图3.12  H所示。图3.13展示了加载-卸载过程中，

HEA 薄膜 t=94.3 nm、单胞尺寸分别为 a=8 m 和 a=15 m 的整体点阵结构的变形

演化过程。与图 3.10 所示的应力-应变曲线不同，图 3.13 中的曲线在经历线弹性段

并到达第一个应力屈服点之后，会出现明显的应力下降，这是由于在结构中的部

分杆件发生了断裂破坏（图 3.13(b)）。随着压缩应变不断增加，屈服段出现了明显

的起伏，每一个应力下降处均对应着部分杆件的断裂破坏，而应力的平缓上升对

应于整体结构的密实化及密实化过程中弯曲杆件的相互接触。在加载应变到~50%
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的过程中，出现断裂破坏的杆件数量不断增加，导致纳米点阵结构发生永久破坏。

我们发现，开始出现破坏的地方通常位于应力集中的节点处，这使得破坏部分局

域在特定的位置，而不会导致结构整体发生难以预测的全局破坏（图 3.13(d)(h)）。

虽 
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图 3.11  HEA 薄膜厚度为 14.2 nm，单胞尺寸分别为 (a-d) 8 m 和 (e-h) 15 m 的纳米点

阵结构压缩过程演变及卸载完成后的 SEM 图像。 
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然部分杆件发生了断裂，仍然存在部分杆件仅发生弹性屈曲变形，因此在卸载过

程中，这些弯曲的杆件会回复至初始状态，使得整体结构发生部分恢复，但并未

恢复至原点。 

 

图 3.12  HEA 薄膜厚度为 94.3 nm 的纳米点阵结构应力-应变曲线。 

3.3.2  循环加载测试 

依据上述应力-应变曲线和点阵结构的演化过程，我们发现当 HEA 厚度 t 在

0.0~50.0 nm 之间时，三维点阵结构的变形机制以杆件的屈曲变形为主导，从而使

得结构的可恢复性能较好，即 r 相对较大。我们对 HEA 膜厚 t=0.0、14.2 和 50.0 nm，

单胞尺寸 a=8-15 m 的三维点阵结构进行循环压缩力学测试，每周压缩应变的最

大值保持~50%不变，每组实验测试六周循环。图 3.14(a-b)展示了 HEA 厚度 t 均为

14.2 nm、单胞尺寸 a分别为 10 m 和 15 m 的点阵结构六周循环的应力-应变曲线。

在第一周加载时，与之前单周加载应力-应变曲线类似，曲线在初始线弹性段后进

入屈服平台段，单胞尺寸 a 为 10 m 的第一周曲线在应变值达到~50%后，出现了

由于结构整体密实化导致的硬化阶段。在随后的第二至第六周循环加载曲线中，

屈服平台段消失，取而代之的是应力水平不断上升，直至最后达到与第一周加载

相同的最大应力值，且从第二周加载开始，曲线的形状几乎完全相同。当单胞尺

寸 a 为 15 m 时，相较于单胞尺寸为 10 m 的点阵结构具有更为优异的可恢复性，

第二周循环开始的线性段具有更为接近于首周循环线性段的斜率，同时也具有更

为接近于首周循环的能量耗散能，后续的变形过程与图 3.14(a)类似。 

图 3.15 展示了单胞尺寸 a=15 m、HEA 膜厚 t=14.2 nm 在每周加卸载过程后

的三维点阵结构变形演化过程。在第一周加卸载后，整体结构高度回复至原始高
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度 
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图 3.13  HEA薄膜厚度为 94.3 nm单胞尺寸分别为 (a-d) 8 m和 (e-h) 15 m的纳米点阵

结构压缩过程演变及卸载完成后的 SEM 图像。 

 

图 3.14  HEA 膜厚为 14.2 nm 单胞尺寸分别为 (a) 10 m (b) 15 m 的六周循环加载压缩

实验应力-应变曲线。 
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图 3.15  单胞尺寸 15 m、HEA 膜厚 14.2 nm 的纳米点阵结构循环加载变形演化 SEM

图像。 

的 93%；从第二周开始，杆件开始发生离散化的局部破坏，由于局域损伤不断积

累，导致整体结构逐渐产生不可逆的损坏。随着循环周次的增加，由于损伤积累

导致的残余应变也不断增加。在第六周加卸载之后，三维纳米点阵结构仍然可以

恢复至原始高度的 85%。值得注意的是，在整个循环加载测试中，整体结构并未

发生整体的毁灭性破坏，这充分说明该 HEA-聚合物复合点阵结构对局域损伤不敏

感。 

3.4  单胞尺寸和高熵合金厚度双参数对力学性能的影响 

3.4.1  可恢复性分析 

 

图 3.16  单胞尺寸为 13 m 不同 HEA 膜厚纳米点阵结构的应力-应变曲线。 

图 3.16 展示了单胞尺寸 a=13 m，HEA 厚度 t=0.0 nm、14.2 nm、50.0 nm、94.3 

nm 和 126.1 nm 的纳米点阵结构对应的应力-应变曲线。将原点处放大，可以看出：

当卸载后应力回复到零时，对应的残余应变值随 HEA 厚度 t 的增加而增加。特别

是，当 HEA 厚度 t 大于 50.0 nm 后，残余应变显著增加，这也与我们在实验过程

中观察到的现象一致。其原因是当 HEA 厚度 t>50.0 nm，杆件会发生从屈曲变形到

断裂破坏的转变。 
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图 3.17 给出了恢复应变r随 HEA 膜厚的变化规律。对于特定单胞尺寸，恢复

应变随镀膜厚度的增加而降低，且恢复应变r 在 t=50 nm 后发生显著的降低，意味

着随着镀膜厚度的增加，发生断裂破坏的杆件数量上升，导致整体点阵结构可恢

复性能下降，且 t>50 nm 时，由于应力集中，杆件在节点处发生破坏成为点阵结构

变形的主导机制。当保持镀膜厚度 t 不变时，随着单胞尺寸 a 的增加，点阵结构的

可恢复性 r 逐渐变好，这是由于单胞尺寸较大的点阵结构中直杆的长细比较大，更

倾向于发生屈曲变形，且长细比较大的杆件更为容易在弹性变形段容纳大变形，

从而使得整体结构在卸载后更易恢复原状而不产生塑性变形或破坏。 

 

图 3.17  不同单胞尺寸的纳米点阵结构卸载后恢复应变随 HEA 厚度的变化。 

3.4.2  杨氏模量与压缩强度分析 

纳米点阵材料的杨氏模量 E 和屈服强度y 按照如下方式获得：取应力-应变曲

线上当压头与样品上表面充分接触后的线弹性段对应的斜率为结构的杨氏模量；

取应力-应变曲线上应力第一次达到峰值所对应的应力值为结构的屈服强度。图

3.18 展示了三维复合点阵结构材料的相对模量 E/Es 和相对强度y/ys 随相对密度

 =/s的变化，其中 Es、ys和s分别代表 HEA-聚合物复合本体材料的杨氏模量、

屈服强度和密度。随着 HEA 膜厚 t 的不同，HEA-聚合物复合本体材料的 Es、ys

和s 随之变化，我们考虑 HEA 薄膜和聚合物占横截面面积的比例，依照材料面积

混合律估算以下参数： 
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其中，l1 和 l2 分别为椭圆形横截面的半长轴和半短轴的长度；Ep、p 和p 分别为聚

合物的杨氏模量、屈服强度和密度；Ea、a 和a 分别为 HEA 本体材料的杨氏模量、

屈服强度和密度。在 3.2.5 节中已经确定了p=1280 kg/m
3 和a=7200 kg/m

3；聚合物

的杨氏模量和强度分别为 Ep=2.1 GPa 和p=0.062 GPa
[44]；之前依据纳米压痕实验

得 到 的 HEA 杨 氏 模 量 Ea=180 GPa ， 且 我 们 的 HEA 成 分 比 例 为

Al19.5Cr19.9Fe15.1Co23.7Ni21.9，与之前文献中报道的 AlCrFeCoNi 高熵合金成分相同、

元素比例接近，因此我们采用该文献中测得的块体材料屈服强度作为我们计算公

式中的a=2.1 GPa
[134]。 
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图 3.18  不同单胞尺寸、不同 HEA 厚度的纳米点阵结构的 (a) 相对模量、(b) 相对强度

随相对密度的变化。 

将图 3.18中的三维HEA-聚合物纳米点阵结构的相对模量E/Es、相对强度y/ys

随相对密度  按照幂指数关系进行拟合，得到如下表达式： 

 
1.33~

s

E

E
  (3-6) 

 
2.01~

y

ys





 (3-7) 

基于多孔材料的力学理论[10]，如果结构由均一本体材料组成，拉伸主导型结构的

相对模量和相对强度均正比于相对密度，即 E/Es~  和y/ys~  ；弯曲主导型结构

的相对模量和相对强度随相对密度按照幂指数为 2和 1.5的幂率关系变化，即E/Es~


2 和y/ys~ 

1.5。Octet 作为一种拉伸主导型结构，我们拟合得到的幂指数 1.33

和 2.01 偏离理论值 1。Greer 课题组[41]利用 TPL 结合 ALD 制备得到的具有椭圆横

截面中空陶瓷 Octet 结构，其相对模量、相对强度随相对密度的幂率变化拟合指数

分别为 1.61 和 1.76，与我们获得的幂指数较为接近；对于具有类似变形机制（即

大变形局域在节点附近）的镍基微米点阵材料[35]，其相对强度-相对密度关系的幂

指数为 1.8-2.5。依据上述分析，我们拟合得到的幂指数大于理论值，可能是由于

变形局域化（如杆件的屈曲和接近节点处的断裂）、椭圆形的杆件横截面、以及制

备过程引入的结构缺陷等因素导致的。 

图 3.19 展示了模量、比模量（模量与密度的比值）、强度、比强度（强度与密

度的比值）随 HEA 膜厚 t 的变化关系。图中每一个数据点的误差来自于 3-5 个测

试样品结果平均值的方差，其中较大的误差主要来源于制备过程中引入的结构缺

陷，以及由于缺陷导致的部分局域变形。如图 3.19(a)所示，点阵材料的模量随 HEA

膜厚的增加而呈单调上升的趋势，且镀膜之后的点阵结构比单独聚合物构成的点

阵结构模量提高了一个量级。对于点阵结构的强度，随着 HEA 厚度从 0 nm 增长

为 14.2 nm 时，强度有显著的提升；随着 HEA 厚度继续增加，强度有上升趋势但

逐渐平缓（图 3.19(b)）。镀膜之后的点阵结构比单独聚合物构成的点阵结构强度也

同样提高了一个量级。由于 HEA 材料的屈服强度要远远高于聚合物材料的屈服强

度，因此在引入 HEA 镀膜后，即 t 从 0 nm 增长到 14.2 nm 时，结构强度有显著的

提升。纳米压痕实验测得 HEA 的硬度随厚度 t 的增加呈幂指数下降，而材料的硬

度与强度呈正比关系，因此当 HEA 镀膜厚度增加时，其结构强度的增加趋势会逐
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渐放缓直至饱和，且点阵结构的变形由杆件局域化屈曲或断裂主导，从而也导致

了结构的强度不会随着 HEA 厚度的增加而升高。由于纳米尺度厚度的 HEA 薄膜

具有尺寸效应，因此我们的强度远远高于其他具有相同密度的金属点阵材料强度，

例如，当密度接近 690 kg/m
3 时，我们制备的 HEA-聚合物复合纳米点阵材料的强

度为 8.03 MPa，而同样密度下镍基多孔材料的强度仅为 2.57 MPa
[135]。由于 HEA

本体材料的模量和强度要远远高于聚合物材料的模量和强度，因此当 HEA 镀膜从

无到有时，纳米点阵结构的比模量和比强度显著提高。然而，随着 HEA 膜厚不断

增加，由于 HEA 密度远高于聚合物密度，反而造成结构的比模量和比强度有轻微

下降（图 3.19(c-d)）。如图 3.19(c-d)所示，对于特定的单胞尺寸 a，当镀膜厚度为

14.2-50.0 nm 之间时，我们所制备的三维点阵结构的比模量和比强度达到最优。 

 

图 3.19  不同单胞尺寸纳米点阵结构的 (a) 杨氏模量、(b) 强度、(c) 比模量、(d) 比强度

随 HEA 薄膜厚度变化曲线。 

3.4.3  循环性能分析 

图 3.20 给出了不同单胞尺寸、不同 HEA 厚度的三维点阵结构的能量耗散系数

（energy loss coefficient，）及最大应力值（maximum stress）随循环加载周次的

演化曲线。这里，能量耗散系数定义为完整加卸载过程耗散掉的能量与加载过程

使结构变形所做功之比，能量耗散系数反映了材料变形的迟滞回性和能量吸收能

力。在初始加载循环过程中，能量耗散系数随加载次数增加而降低，从第三周以

后收敛到一个定值。对于所有测试的样品，其能量耗散系数均收敛到-0.6，而

之前文献中报道的其他微纳米点阵材料的能量耗散系数最高值仅为 0.4
[32, 33, 35, 41]。
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最大应力值随循环周次增加基本保持定值。此外，对于几乎所有的 HEA-聚合物复

合点阵结构的能量耗散系数和最大应力值均超越了其相同单胞尺寸的不镀膜的

聚合物点阵结构对应值，由此看出，在循环加载过程中，HEA 薄膜对提高三维复

合材料纳米点阵结构的强度和能量吸收能力起到了重要作用。

 

图 3.20  不同单胞尺寸、不同 HEA 厚度的纳米点阵结构的 (a) 能量耗散系数、(b) 最大

应力值随循环次数的变化曲线。 

3.5  与其他微纳米点阵材料力学性能的比较 

近些年来，人们已经制备得到了大量的微纳米点阵材料[32, 33, 35, 37, 40, 41, 43, 45, 47, 49, 

50, 59]，其中绝大部分结构的本体材料由单一材料构成。一种由 TPL 结合 ALD 技术

制备得到的 Al2O3 薄膜-聚合物复合材料点阵结构的最大的压缩强度高达 30 MPa，

与我们制备的复合点阵材料的最大强度 10 MPa 量级相当。但是，这种点阵结构的

最大压缩应变仅有 4%，一旦超过最大应变，整体结构将发生毁灭性的破坏，其原

因在于 Al2O3 薄膜是脆性材料[49]。该点阵结构的最小特征尺寸接近 1 m，是我们

点阵结构最小特征尺寸（~520 nm）的两倍，这在很大程度上限制了杆件的屈曲变

形。此外，我们制备的复合点阵结构的镀膜材料为 HEA，该合金具有高强度和良

好的延展性，相比 Al2O3 陶瓷具有更好的塑性变形能力，这就使得我们制备的高熵

合金-聚合物复合点阵材料在兼具较高强度的同时，仍然保持良好的变形能力和可

恢复性，且在大应变下具有损伤不敏感性。 

在本节中，通过绘制点阵材料的比强度-压缩应变关系、可恢复性-强度关系和

能量吸收性-密度关系，我们将全面对比三维 HEA-聚合物复合纳米点阵材料与其
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他微纳米点阵材料[32, 33, 35, 37, 40, 41, 43, 45, 47, 49, 50, 59]的压缩力学性能。 

 

3.5.1  比强度与压缩应变关系的比较 

如图3.21所示，之前的研究者们制备获得了一些具有较高比强度的点阵材料，

如氧化铝纳米点阵结构[41]、氧化铝-聚合物复合点阵结构[49]、孪晶铜纳米点阵结构
[45]等。这些点阵材料由于受限于本体材料的脆性，或者由于结构本身相对密度较

大较早进入密实阶段，因此其压缩应变均小于 25%。然而我们制备的三维 HEA-

聚合物点阵材料不仅能够保持较大压缩应变（超过 50%），同时具有较高的比强度，

其原因是 HEA 和聚合物均具有良好变形能力，且 HEA 具有高的强度。 

 

图 3.21  不同的微纳米点阵结构材料的比强度-最大压缩应变的比较，除我的工作外，其

余数据来自文献[32, 37, 41, 45, 47, 49]。 

3.5.2  可恢复性与强度关系的比较 

如图 3.22 所示，到目前为止，几乎所有的微纳米点阵结构的强度与可恢复性

r 是互斥的，这是由于本体材料本身的强度-韧性互斥所导致的。然而，我们这里

采用了 HEA 和聚合物两种材料，一方面利用质量较轻、软柔软的聚合物材料做为
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Octet 结构骨架，另一方面将具有高强度、良好延展性的纳米 HEA 薄膜材料镀在

聚合物骨架表面，同时提高点阵结构的杨氏模量和强度。我们将两种材料的优点

进行复合，突破了强度-可恢复性的相互制约，因此我们制备得到的复合材料点阵

结构的数据点处于图 3.22 中的右上角。这为未来制备兼具高强度和良好恢复性的

力学超材料提供了一种新的途径。同时，我们注意到，当镀膜厚度 t 大于 14.2 nm

时，点阵结构的强度提升逐渐达到饱和，主要原因是结构的变形主要由杆件的局

部屈曲和杆件在节点处断裂所主导。因此，抑制杆件的屈曲变形并提高节点处强

度是进一步提供三维纳米点阵材料强度的有效途径。 

 

图 3.22  不同的微纳米点阵结构材料的可恢复性-强度关系的比较，除我的工作外，其余

数据来自文献[32, 33, 37, 41, 43, 49, 50, 59]。 

3.5.3  能量吸能性与密度关系的比较 

由于我们制备的 HEA-聚合物复合点阵材料能够承受较高的强度和较大的压

缩变形，所以其单位体积能量吸收高达到 4.0 MJ/m
3。这里单位体积能量吸收是指

在加载/卸载应力-应变曲线所包裹的面积。如图 3.23 所示，在相同密度下，我们制

备得到的点阵材料的单位体积能量吸收要高于生物多孔材料 1-3 个数量级；如果单

位体积能量吸收随结构密度呈幂率线性关系变化，我们的点阵材料的单位体积能
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量吸收要高于绝大多数的目前制备得到的微纳米点阵材料[32, 33, 37, 41, 49, 50, 59]。 

 

图 3.23  不同的微纳米点阵结构材料的单位体积吸收能-密度关系的比较，除我的工作外，

其余数据来自文献
[32, 33, 37, 41, 49, 50, 59]

。 

3.6  其他复合材料和不同单胞类型纳米点阵结构的实验结果 

在本节中，我们将继续研究两类以复合材料为基体材料的纳米点阵结构的力

学行为，一类为氧化铝-镍-聚合物复合 Octet 型纳米点阵结构，另一类为 HEA-聚

合物 Tetrakaidecahedron（Tetra）弯曲主导型纳米点阵结构，并研究单胞尺寸和镀

膜厚度这两个形状参数对力学性能的影响。通过下述研究，以期对影响纳米点阵

结构延展性和可恢复性的因素有更为深入的认识。 

3.6.1  氧化铝-镍-聚合物纳米点阵 

Bauer
[49, 51]等通过 ALD 将氧化铝薄膜保形地镀在纳米点阵结构表面，压缩实

验结果表明这类氧化铝-聚合物纳米点阵材料均表现为脆性。在此基础上，我们尝

试将金属镍（Ni）薄膜包裹于氧化铝（Al2O3）薄膜外侧，来研究是否会提高结构
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的延展性。 

 

图 3.24  单胞尺寸 a=15 m 的 Octet 型 5 nm Ni-5 nm Al2O3-聚合物复合纳米点阵结构整体

形貌和放大细节的 SEM 图像。 

首先，通过 TPL 激光直写得到单胞尺寸为 a=5-15 m 的 Octet 型 IP-L 光刻胶

聚合物纳米点阵结构骨架；其次，通过 ALD 分别将氧化铝和氧化镍薄膜镀于聚合

物表面，随后在 450 ºC 的氢气环境中反应 1 小时将氧化镍还原成金属镍。氧化铝-

镍薄膜厚度组合分别为：5 nm Al2O3-5 nm Ni，30 nm Al2O3-20 nm Ni。图 3.24 展示

了单胞尺寸 a=15 m 的 Octet 型 5 nm Ni-5 nm Al2O3-聚合物复合纳米点阵结构的

SEM 图像。从放大细节图看出，由于制备过程中的还原反应发生在 450 ºC 高温下，

因而部分杆件内部的聚合物骨架被烧蚀，部分杆件发生了初始弯曲，且杆件变薄。 

 

图 3.25  (a) Octet型 20 nm Ni-30 nm Al2O3-聚合物复合纳米点阵结构的单轴压缩应力-应变
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曲线；(b) 单胞尺寸 a=12 m 的纳米点阵结构压缩前后 SEM 图像。 

 

图 3.26  20 nm Ni-30 nm Al2O3-聚合物复合纳米点阵结构残骸细节 SEM 图像。 

图 3.25(a)展示了单胞尺寸分别为 5、8、10 和 12 m 的 Octet 型 20 nm Ni-30 nm 

Al2O3-聚合物复合纳米点阵结构的单轴压缩应力-应变曲线。曲线经历了 3-4%的弹

性应变后，整体结构发生脆性断裂（图 3.25(b)）。拟合应力-应变曲线的线弹性段，

得到结构的模量依次为 132、251、512、1800 MPa，强度依次为 2.08、3.45、7.62、

35.3 MPa。从结构的残骸中能明显看出薄膜材料与聚合物的分界线，以及部分聚合

物被烧蚀后的中空结构（图 3.26）。 

 

图 3.27  (a) Octet型 5 nm Ni-5 nm Al2O3-聚合物复合纳米点阵结构的单轴压缩应力-应变曲

线；(b) 单胞尺寸分别为 10 m 和 15 m 的压缩前后纳米点阵结构 SEM 图像。 

当 Ni 和 Al2O3 薄膜厚度均减小至 5 nm 时，纳米点阵结构的延展性增强。图

3.27(a)展示了单胞尺寸分别为 8、10、12 和 15 m 的 Octet 型 5 nm Ni-5 nm Al2O3-



第 3 章  高熵合金-聚合物复合纳米点阵材料的力学行为 

57 

聚合物复合纳米点阵结构的单轴压缩应力-应变曲线。曲线经历线弹性段到达第一

个应力峰值后，开始出现明显且连续的应力波动，每一次应力突降对应于杆件的

脆性断裂，应力突降后随着应变的增加，应力又上升至与之前同样的最大应力值，

类似变形过程不断重复，但整体结构并未像之前发生毁灭式的坍塌破坏。在卸载

后，结构没有明显的恢复变形。此外，从变形前后的 SEM 图像中能够看出，随着

单胞尺寸的减小，结构越容易发生脆性破坏，形成的残骸破碎程度越严重（图

3.27(b)）。此时，不同单胞尺寸对应的强度依次为 0.14、0.19、0.49、1.77 MPa，相

比于 20 nm Ni-30 nm Al2O3 薄膜纳米点阵结构的强度明显下降。 

从本小节的一系列实验中看出，Ni-Al2O3-聚合物复合 Octet 型纳米点阵结构的

强度随着镀膜厚度的增加有明显的提升，且随着薄膜厚度的减小，纳米点阵结构

的延展性有一定增强。 

3.6.2  高熵合金-聚合物弯曲主导型纳米点阵 

 

图 3.28  (a) 单胞尺寸为 15 m，HEA 厚度为 14.2 nm 的 Tetra 型纳米点阵结构完整形貌

SEM 图像；(b) Tetra 型单胞结构示意图[37]。 

图 3.28(a)展示了单胞尺寸为 15 m、HEA 厚度为 14.2 nm 的 Tetra 型纳米点阵

结构的完整形貌。该点阵结构的具体制备过程与 3.2.1 节中介绍的过程相同。如图

3.28(b)所示，Tetra 型单胞为十四面体，上下、前后、左右分别为正方形，这六个

正方形由八个正六边形连接而成。Tetra 型单胞是一种典型的弯曲主导型结构。与

Octet 型单胞不同，在变形过程中，Tetra 型结构中的直杆主要承受弯曲变形[136]，

且弯曲主导型结构的刚度、强度等力学性能相比拉伸主导型点阵结构较低。 

图 3.29(a-b)分别展示了 HEA 厚度分别为 14.2 nm 和 122.1 nm 的 HEA-聚合物

Tetra 型纳米点阵结构的单轴压缩应力-应变曲线。当 HEA 厚度为 14.2 nm 时，单

胞尺寸为 10、13、15 m 的纳米点阵结构对应的杨氏模量分别为 10.16、8.33、4.87 
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MPa，强度分别为 0.79、0.43、0.29 MPa；当 HEA 厚度为 122.1 nm 时，单胞尺寸

为 8、10、13 m 的纳米点阵结构对应的杨氏模量分别为 83.68、46.79、24.78 MPa，

强度分别为 4.19、1.84、1.03 MPa。相同单胞尺寸下，随着 HEA 厚度从 14.2 nm

增加到 122.1 nm 时，杨氏模量最多增加了 3.6 倍，强度最多增加了 1.4 倍。 

 

图 3.29  HEA 厚度分别为 (a) 14.2 nm 和 (b) 122.1 nm 的 Tetra 型纳米点阵结构单轴压缩

应力-应变曲线。 

 

图 3.30  HEA 厚度为 14.2 nm，单胞尺寸分别为 (a) 10 m、(b) 13 m、(c) 15 m 的 Tetra

型纳米点阵结构变形前后 SEM 图像。 
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应力-应变曲线首先经历线弹性段后达到第一个应力峰值，随后发生明显的应

力突降。随着压缩应变的不断增加，应力逐渐上升至与第一个应力峰值相近的应

力值，随后再一次发生应力突降，上述过程不断重复。此外，从应力-应变曲线中

可以看出，HEA 厚度为 122.1 nm 所对应曲线的应力突降要明显大于 HEA 厚度为

14.2 nm 所对应的应力突降。从曲线卸载段可以看出，随着厚度的增加，结构的可

恢复性明显减弱，这一趋势与之前 HEA-聚合物 Octet 型纳米点阵结构所表现的力

学行为相一致。 

 

图 3.31  HEA 厚度为 122.1 nm，单胞尺寸分别为 (a) 8 m、(b) 10 m、(c) 13 m 的 Tetra

型纳米点阵结构变形前后 SEM 图像。 

图 3.30 和图 3.31 分别展示了 HEA 厚度分别为 14.2 nm 和 122.1 nm 的 Tetra 型

纳米点阵结构变形前后的 SEM 图像。如图 3.30 所示，压缩过程中，Tetra 型单胞

由于中部空间缺少支撑，直杆很容易发生弯曲，每一次应力突降对应于无法承受

巨大弯曲变形的 Tetra 型单胞发生逐层的坍缩，但结构中并没有明显的断裂现象。

此外，变形后的 SEM 图像除了逐层的坍缩外，由于 Tetra 型单胞本身是一种非刚

性的结构，在受到巨大变形后，整体构型也会发生弯曲或倾斜（图 3.30(a-b)）。与

图 3.30 不同，从图 3.31 中看出，当 HEA 厚度为 122.1 nm 时，每一次应力-应变曲

线中的应力突降都对应于直杆的断裂（如图 3.31 中黄色圆圈中的区域），且由于直

杆断裂造成的应力突降水平要明显高于由于 Tetra 单胞突然弯曲坍塌造成的应力突
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降。此外，由于此时由杆件的弯曲变形转变为直杆的断裂，因而抑制了整体结构

的弯曲或倾斜。 

在压缩应变达到 50%的过程中，由于 Tetra 型单胞与 Octet 型单胞明显不同，

单胞内部完全中空，没有有效的承力结构，因而即使在 HEA 镀膜较薄时，直杆会

发生较大弯曲，产生塑性变形，但并没有发生断裂，因此导致卸载后整体结构并

没有发生明显的恢复。 

从本小节的一系列实验看出，HEA-聚合物复合弯曲主导型纳米点阵结构仍然

保持有较好的延展性，但是相较于拉伸主导型结构更容易发生应力突降，且可恢

复性相对较差。由此看出，影响点阵结构可恢复性的因素不仅包括基体材料的选

择，与点阵结构的拓扑构型也息息相关。 

3.7  本章小结 

本章主要制备并表征了三维 HEA-聚合物纳米点阵结构材料，并结合原位 SEM

力学压缩实验分析了该纳米点阵结构的力学性能和变形机制，主要研究成果包含

以下四个方面： 

（一）制备三维 HEA-聚合物复合材料纳米点阵结构 

通过 TPL 激光直写技术将 IP-L 光刻胶固化得到聚合物点阵结构骨架，并通过

磁控溅射工艺保形地将组分为 Al19.5Cr19.9Fe15.1Co23.7Ni21.9 的 HEA 纳米薄膜镀于聚

合物骨架表层，最终得到密度为 87.14-865.13 kg/m
3 的三维 HEA-聚合物复合材料

点阵结构。 

（二）纳米 HEA 薄膜的微结构及力学性能表征 

采用 Al 靶和 CrFeCoNi 合金靶双靶磁控溅射镀膜工艺得到的厚度为~14-130 

nm 的 HEA 薄膜具有纳米多晶微结构，平均晶粒尺寸为~5 nm。薄膜生长剖面为柱

状晶，晶粒内部呈体心立方（BCC）结构。通过纳米压痕实验，该 HEA 薄膜杨氏

模量为 180 GPa，硬度随薄膜厚度呈-0.41 的幂指数规律降低。 

（三）纳米点阵结构的优异力学性能 

通过原位 SEM 力学单次加载和循环压缩实验，研究了纳米点阵结构的力学性

能和变形行为。实验结果表明，该 HEA-聚合物 Octet 拉伸主导型纳米点阵材料同

时具有高比强度、超高单位体积吸收能、高能量损耗系数，并且在最大压缩应变

达 50%时具有优异的可恢复性。HEA-聚合物纳米点阵结构克服了三维微纳米点阵

材料所具有的强度-可恢复性的相互制约，这为力学超材料的结构设计提出了新的

解决方案。此外，研究表明，影响点阵结构可恢复性力学性能的因素不仅包括基

体材料的选择，也与点阵结构的单胞类型息息相关。随 HEA 厚度增加，纳米点阵
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结构的变形机制会发生转变：当 HEA 薄膜厚度小于 50 nm 时，杆件的屈曲变形为

主导机制；当厚度大于 50 nm 时，杆件的断裂为主导变形机制。 

（四）单胞尺寸和 HEA 薄膜厚度双参数对力学性能的影响 

通过制备流程控制纳米点阵结构的双参数：单胞尺寸为 8-15 m、HEA 薄膜

厚度为 14.2-126.1 nm。对于给定薄膜厚度，纳米点阵结构的可恢复性随单胞的增

大而增加；对于特定的单胞尺寸，Octet 型纳米点阵材料的力学性能（比模量和比

强度）在薄膜厚度 14.2-50.0 nm 之间达到最优。这一最优设计与结构的局域化变形

机制转变相关。 
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第4章  热解碳纳米点阵材料的力学行为 

4.1  本章引言 

大量研究表明[1, 2, 4, 137, 138]，自然界中的大量轻质多孔生物材料，如木材、骨骼、

海绵、硅藻、竹子等，不仅能有效利用自身的结构抵抗外力加载，而且具有良好

的力学稳定性和损伤容限。人们通过研究发现，在这些生物材料的进化演变中，

由于两种重要的结构设计原则的存在，使得生物材料具有优越的力学性能。其一

是多级结构（hierarchy），在很多生物材料中，其组成包含多级结构，特征尺度从

微观的纳米量级到宏观的厘米量级跨越多重尺度[1]。其二是小尺度下的缺陷不敏感

性（flaw insensitivity）[2]，当材料的最小特征尺寸达到或小于一个临界值时，材料

将会对缺陷不再敏感，换言之，材料将不再受限于由于缺陷存在而导致的应力集

中诱发的断裂破坏，从而可以使得材料的破坏应力达到理论强度。人们利用这两

条原则设计并制备了众多具有优越力学性能的人造材料[1, 139]。 

对多孔材料而言，强度和密度是影响其力学性能和实际应用的两个重要参数。

我们通常认为密度小于 1 g/cm
3 的多孔材料为超轻材料[49]。设计并制备同时具有高

强度和低密度的超轻多孔材料是人们永远不懈的追求。理论分析表明[4]，多孔材料

的强度随材料的相对密度呈幂率变化，即y~(/s)
m，其中s 是本体材料的密度，

幂指数 m 通常来说大于 1。通过优化设计结构单元的形状和减小材料的特征尺寸，

是实现高强、轻质多孔材料的两个有效途径。 

近些年来，材料加工和增材制造领域快速发展使得具有微纳米特征尺寸的三

维复杂力学结构从理论走向了现实。过去几年中，人们采用三维光刻技术结合微

纳米加工工艺制备得到了大量的三维微纳米点阵材料，这些点阵材料具有超轻、

高刚度、高强度等特点[32, 33, 35-38, 41, 44, 45, 49, 50]。例如，通过自传播光敏聚合物波导

技术制备得到的镍基中空微米点阵材料在密度为 10 mg/cm
3 结构强度接近 10 kPa；

通过 TPL、原子层沉积和等离子刻蚀制备得到的氧化铝中空 Octet 型纳米点阵材料

在密度为 0.006-0.25 g/cm
3 时强度达到了 0.1-10 MPa；三角形纳米氧化铝-聚合物复

合点阵材料其密度接近 0.42 g/cm
3 时，强度可达 30 MPa。所有这些微纳米点阵材

料都具有多级结构的特征，它们的尺度范围跨域 3-5 个数量级。最近，Zheng 等[33]

通过大面积投影微立体光刻技术制得了特征尺寸跨越 7 个数量级的微米点阵材料。

该点阵结构密度接近 0.20 g/cm
3 时，实现了超越 20%的拉伸应变和接近于 80 kPa

的拉伸强度。Bauer研究组[50]则利用TPL结合热解技术得到了最小尺寸仅为 200 nm
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的正四面体单胞的碳基三维点阵结构，由于特征尺寸处于该材料缺陷不敏感性所

对应的临界尺寸范围，因此在密度仅为 0.35 g/cm
3 时，整体结构的压缩强度接近

280 MPa。 

上述文献综述表明，大多数的三维微纳米点阵材料虽然密度均小于 1 g/cm
3，

但实现的最大强度通常低于 30 MPa，而比强度（强度与密度的比值）低于 100 MPa 

g
-1

 cm
3。仅有碳基纳米点阵结构的强度较高，达到 280 MPa，比强度达到 800 MPa 

g
-1

 cm
3，是目前已知的具有最高比强度的轻质多孔材料[50, 140]。近年来，通过 TPL

结合电沉积技术或选择激光烧结等技术制备得到了金属铜[45]和钛合金[141]为基体

材料的微纳米点阵材料。虽然这些材料具有较高的强度，达到 10-330 MPa，但由

于金属材料密度较高，使得点阵结构也具有较高的密度（0.2-7.1 g/cm
3），因此其比

强度通常低于 50 MPa g
-1

 cm
3。 

综上所述，通过结构优化设计实现同时具有低密度、高强度和高比强度的微

纳米点阵材料，是人们进行材料结构设计的一个重要目标。在本章中，我们将利

用 TPL 激光直写三维打印和高温热解技术，制备具有 Octet 和 Iso 单胞构型的碳基

微纳米点阵材料，通过纳米力学实验测试其力学性能，并分析其力学行为。 

4.2  热解碳纳米点阵材料制备与表征 

4.2.1  热解碳纳米点阵材料的制备 

 

图 4.1  (a) Octet 型和 (b) Iso 型点阵结构单胞示意图。 

如图 4.1 所示，为了获得较高的强度，我们这里选取了两类拉伸主导型的 Octet

和 Iso 单胞点阵结构作为研究对象。Octet 型点阵结构具有立方各向异性，研究表

明，它的力学特性要优于随机多孔结构和其他传统的点阵结构，如三角形或立方

形结构、正四面体结构等。Iso 型单胞具有各向同性，该几何结构是通过一般性的
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拓扑优化方法得到的，因此 Iso 型单胞具有最优的结构刚度[64]。值得注意的是，Iso

型单胞中的直杆直径并不是完全相同的，沿水平或竖直的杆件直径为 d1，倾斜杆

件的直径为 d2，d1 和 d2 的定量关系为： 

 
2 1

3 3

2
d d  (4-1) 

 

图 4.2  三维碳基纳米点阵材料制备流程：(a) 三维激光直写；(b) 显影；(c) 高温热解。 

首先通过 TPL 激光直写技术（Nanoscribe, GmbH）制备由 IP-Dip 负胶光刻胶

固化显影构成的聚合物 Octet 型和 Iso 型三维纳米点阵结构材料骨架。这里利用

Nanosccribe 的高速 Galvo 逐层叠加激光书写模式实现了单胞杆件的圆形横截面，

突破了之前双光子光刻技术只能得到横截面为椭圆形杆件[38, 41, 49, 50]的限制。随后

在真空中进行高温热解。将已经置于耐高温陶瓷盒的样品放置于耐高温石英管中，

将真空抽至~20 mTorr后开始升温。高温管式炉开始以每分钟 7.5 ºC从室温升至 900 

ºC，升温过程持续约 2 小时，随后保持温度在 900 ºC 停留 5 小时，关闭管式炉保

持真空状态直至样品自然冷却至常温。图 4.2 展示了制备流程的示意图。我们这里

改进了之前文献中报道的制备碳基点阵材料的高温热解方法，减少了多次升温过

程中的恒温平台，并延长了在最高温度 900 ºC 的保持时间，以确保实现充分的热

裂解过程。 

在高温热解过程中，聚合物材料被碳化，其中的氧原子、氢原子等与碳原子

结合为二氧化碳、甲烷等气体被分离，聚合物的长碳链裂解、收缩，导致结构的

整体尺寸会发生剧烈收缩，边长会收缩至原始尺寸的 20-25%，体积收缩为原始体

积大小的 0.8-2.0%
[140]。进行高温分解前后的点阵结构 SEM 图像如图 4.3 所示。在

点阵结构的底部增加了一个圆柱体底座以及连接圆柱体和点阵结构的类弹簧结构

（图 4.3(a)）。这里底座和类弹簧结构的作用是分别将底座和基底、点阵结构和底

座彻底解耦，使得点阵结构在热解过程中可以实现整体各向同性的收缩。如果直

接将点阵结构打印在基底材料上，在高温热解后基底会约束点阵结构底部的收缩，

从而造成结构在热解过程中非均匀的收缩。 
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图 4.3  (a) 三维点阵结构激光直写设计模型；(b) 热解前聚合物点阵结构骨架 SEM图像；

(c) 热解后碳基点阵结构 SEM 图像。 

4.2.2  热解碳纳米点阵材料的微结构表征 

 

图 4.4  (a) Octet 型三维点阵结构及局部放大 SEM 图像；(b) Iso 型三维点阵结构及局部放

大 SEM 图像。 
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图4.4(a-b)分别展示了两种典型的Octet和 Iso型碳基三维纳米点阵结构的SEM

图像。碳基点阵结构的单胞尺寸均为~2 m。高温热解之前，Octet 型点阵结构中

单个杆件的直径 d 为 0.8-2.4 m；Iso 型点阵结构中杆件的直径 d1为 1.4-3.0 m，

直径 d2 按照公式(4-1)保持与 d1 的定量关系。热解之后，纳米点阵结构的单杆直径

介于 261.2-678.7 nm 之间，且 Iso 型结构中的 d1 与 d2 仍保持之前的定量关系，这

说明了在高温热解过程中，整体结构发生了各向同性的均匀收缩。如图 4.4(b)所示，

直径 d1 为 460 nm，直径 d2 为 523 nm，d2 约为 d1 的 1.14 倍（ 3 3 /2约等于 1.14），

符合公式(4-1)的定量关系。由于热解之后在一维尺度上发生了约 75-80%的长度收

缩，所以热解后的杆件直径能够突破传统光刻方法固有尺寸的最小分辨率[50]。 

 

图 4.5  高温热解碳材料的 TEM 图像 

通过 FIB 将热解后结构中的杆件进行切割，并减薄至 100 nm 以下，达到 TEM

观测样品的要求。图 4.5 展示了热解碳材料的高分辨 TEM 图像。TEM 图像显示热

解碳材料具有无定形结构。由于在热解聚合物 IP-Dip时选择的热解温度为 900 ºC，

低于 2000 °C，根据相关的分类标准，获得的热解碳属于 I 型玻璃碳材料[142]。最近

的实验和理论分析给出了热解碳材料的性能（如硬度、密度等）随热解温度的变

化关系[143]。在本论文的第 5 章，我们将深入研究该热解碳材料的微结构、拉压力
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学性能以及微结构与密度之间的关系，这里不再赘述。我们最终分析得到该热解

碳材料的密度为 1.0-1.4 g/cm
3，与 IP-Dip 聚合物密度 1.19-1.37 g/cm

3接近[49]。在之

后的分析中，热解碳的密度取值为 1.4 g/cm
3。杨氏模量为 20-30 GPa，比聚合物的

杨氏模量值（~2.1 GPa）高一个数量级[44]。杨氏模量的显著提高是由于热解过程中

碳碳共价键的增加所导致的。 

4.3  原位电镜力学测试与结果 

我们采用原位 SEM 和离位单轴压缩实验分别对制备得到的聚合物和碳基三维

纳米点阵结构进行力学测试。原位 SEM 纳米力学测试仪（InSEM, Nanomechanics）

可以实时观测压缩过程中结构的变形演化，但是其载荷最大的量程仅为 50 mN，

无法达到碳基点阵材料的最高强度；而离位纳米压痕仪（Nanoindenter G200 XP, 

Agilent/Keysight Technologies）的载荷最大的量程为 500 mN，可以实现对碳基点

阵材料最高强度的测量。在原位 SEM 压缩过程中，压缩应变率为 10
-3

 s
-1，采用的

平压头直径为 170 m。离位压缩实验中采用加载率的为 0.2 mN s
-1，采用的平压头

直径为 120 m。在压缩实验中，可以获得力-位移曲线，分别除以整体结构的上表

面积和高度，即可得出三维点阵结构的工程应力-应变曲线。 

4.3.1  单轴压缩实验 

 

图 4.6  有限元模拟不同相对密度下 (a) Octet 型和 (b) Iso 型点阵结构单轴压缩应力-应变

曲线；(c) 杨氏模量和强度随相对密度变化曲线。 
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在进行实验之前，首先通过有限元模拟预测 Octet 型和 Iso 型点阵结构的力学

性能。模拟中采用理想弹塑性本构关系，并采用 IP-Dip 聚合物杨氏模量 E=2.1 GPa

和屈服强度th=67.2 MPa 作为材料常数。图 4.6(a-b)给出了相对密度分别为 10.6%、

15.0%和 26.5%的两种点阵结构的单轴压缩应力-应变曲线。图 4.6(c)统计了点阵结

构的杨氏模量和强度随相对密度的变化。从图 4.6(c)中可以看出：Iso 型点阵结构

的杨氏模量相比于 Octet 型点阵结构有显著提高，并且强度也有一定的提升。 

 

图 4.7  (a) 聚合物基 Octet 型纳米点阵单轴压缩应力-应变曲线和变形后 SEM 图像；  (b) 

聚合物基 Iso 型纳米点阵单轴压缩应力-应变曲线和变形后 SEM 图像。 

 

图 4.8  聚合物基三维的点阵结构杨氏模量和强度随相对密度变化曲线。 

图 4.7Error! Reference source not found.展示了本体材料为聚合物的 Octet 型

和 Iso 型纳米点阵结构的单轴压缩应力-应变曲线。曲线最初的非线性段是由于结

构的上表面不平整，以及在最初时刻平压头与结构上表面不完全平行等原因所导
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致的。曲线随后进入线弹性段和塑性变形平台段，曲线进入塑性段是由于点阵结

构中的直杆发生了屈曲变形，如图 4.7Error! Reference source not found.中的 SEM

图像所示。聚合物纳米点阵结构的杨氏模量和强度随相对密度的变化如图 4.8Error! 

Reference source not found.所示。与我们的有限元模拟以及结构优化理论预测的结

果相一致[64]，即在相同的相对密度下，Iso 型点阵结构的模量和强度要优于 Octet

型点阵结构。 

接下来，我们将对高温热解后获得的碳基纳米点阵结构的力学性能和力学行

为进行研究。图 4.9 分别展示了四条典型的 Octet 型和 Iso 型热解碳纳米点阵结构

的压缩应力-应变曲线。对于 Octet 型纳米点阵结构，当相对密度为 24%、38%、52%

和 62%时，杨氏模量依次为 2.57 GPa、4.21 GPa、8.57 GPa 和 11.83 GPa，同时压

缩强度依次为 0.21 GPa，0.43 GPa，0.75 GPa 和 1.17 GPa；对于 Iso 型纳米点阵结

构，当相对密度为 28%、40%、60%和 72%时，杨氏模量依次为 2.28 GPa、5.29 GPa、

8.57 GPa 和 9.67 GPa，压缩强度依次为 0.14 GPa、0.38 GPa、0.81 GPa 和 1.90 GPa。 

 

图 4.9  (a) Octet 型碳基纳米点阵结构不同相对密度下的单轴压缩应力-应变曲线；(b) Iso

型碳基纳米点阵结构不同相对密度下的单轴压缩应力-应变曲线。 

应力-应变曲线初始部分的非线性段来源于热解过程中结构的剧烈收缩导致的

结构缺陷，如图 4.10(a)(c)中黄色圆圈所示，直杆的弯曲、节点处的突起等，以及

初始时压头与上表面不完全平行导致的接触问题。Iso 型点阵结构中的直杆相较

Octet 型有更明显的屈曲，这是由于当点阵结构的单胞尺寸相同时，Octet 型点阵结

构中的直杆长度均为 2 / 2倍的单胞长度，而 Iso 型点阵结构中的处于水平方向和

竖直方向的直杆长度为 1 倍的单胞长度。我们由欧拉屈曲公式得到，在其他条件

相同的情况下，长度越长的细杆越容易发生屈曲变形，因此在热收缩过程中，Iso

型单胞更容易发生预弯曲变形。随着整体点阵结构的上表面与平压头完全贴合后，
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应力-应变曲线进入线弹性段，随后所有测试的点阵结构发生粉碎式破坏。图

4.10(b)(d)展示了压缩变形后的 Octet 型和 Iso 型点阵结构残骸的 SEM 图像。注意

到所有 Octet 型和 Iso 型点阵结构的平均断裂应变分别为 14.0%和 16.7%，超越了

之前文献中报道的同样为碳基纳米点阵结构的平均断裂应变（~10%）[50]。断裂应

变的增加是由于两点原因造成的：其一，我们采用的点阵单胞为 Iso 型和 Octet 型，

且在激光直写过程中打印的结构杆件横截面为圆形，而之前文献中采用的是横截

面为椭圆形的四面体点阵单胞；其二，之前文献中高温热解过程在 900 ºC 高温下

只保持 1 小时，而我们延长热解时间至 5 小时，充分保证聚合物完全碳化。此外，

我们的热解碳纳米点阵结构的断裂应变远大于具有中空截面的脆性氧化铝[41]和氧

化铝-聚合物[49]纳米点阵结构的断裂应变（约 4-9%），区别在于不同的基体材料、

单胞构型以及不同的横截面类型。 

 

图 4.10  (a) 压缩前 (b) 压缩后的 Octet 型纳米点阵结构 SEM 图像；(c) 压缩前 (d) 压缩

后的 Iso 型纳米点阵结构 SEM 图像。 

4.3.2  杨氏模量及强度与相对密度的关系 



第 4 章  热解碳纳米点阵材料的力学行为 

71 

图 4.11 展示了力学加载实验得到的所有纳米点阵结构的杨氏模量和压缩强度

随相对密度变化的数据，以及相应的幂指数拟合曲线。对于Octet型纳米点阵结构，

其杨氏模量 E 和压缩强度y随相对密度变化规律为 E~(/s)
2.25 和y~(/s)

2.41；对

于 Iso 型纳米点阵结构，其杨氏模量 E 和压缩强度y 随相对密度变化规律为

E~(/s)
1.90 和y~(/s)

2.50。由此看出，拟合得到的幂指数均要远高于理论预测的拉

伸主导型点阵材料的幂指数变化规律 E~(/s)和y~(/s)，并且我们拟合得到的幂

指数同样大于中空氧化铝 Octet 型纳米点阵材料的幂指数（1.61 和 1.76）[41]，也大

于四面体型碳基纳米点阵材料的幂指数（1.67 和 2.00）[50]。其主要原因之一来自

于制备过程中（尤其是热解过程中）引入的结构缺陷，如直杆预弯曲、节点突出

和偏移等（图 4.10(a)(c)）。此外，当结构的相对密度较小时，单杆长细比增大，热

解过程导致的>97%体积收缩率使得直杆发生更为剧烈的预弯曲/屈曲现象，这就使

得在随后的压缩实验中，点阵结构的变形机制由理想状态下的拉伸主导转变到实

际形状下的弯曲主导，随着压缩应变的不断增加，杆件的预弯曲现象会诱导杆件

容易在节点处发生局域变形或屈曲，导致样品较早地发生破坏。Octet 型和 Iso 型

点阵结构的强度随相对密度的变化的幂指数分别为 2.41 和 2.50，接近于八面体型

金属微米点阵材料的幂指数 2.50
[35]，该微米点阵的变形机制是由节点附近的杆件

局域屈曲、弯曲所主导的。上述的分析表明，局域化变形也是影响幂指数的重要

因素之一。 

 

图 4.11  三维碳基纳米点阵结构 (a) 杨氏模量和 (b) 强度随相对密度的变化及幂指数拟

合曲线。 

此外我们发现，虽然理论分析和三维聚合物纳米点阵压缩实验结果均表明 Iso

型点阵结构的杨氏模量与强度均要高于 Octet 型点阵结构的模量与强度，但是 Iso

型和 Octet 型碳基纳米点阵结构的模量和强度并未表现出明显的差异。这是由于实

际制备过程中，Iso 型单胞结构相较于 Octet 型单胞结构更加容易引入结构缺陷。
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由此看出，改进制备工艺、减少由于制备引入的结构缺陷是未来进一步提高纳米

点阵结构力学性能的关键途径之一。我们将聚合物基点阵结构和碳基点阵结构的

力学性能进行对比。在相同的相对密度下（~17%），碳基纳米点阵的模量和强度要

比聚合物基纳米点阵的模量和强度高至少一个量级。在基体材料的密度近似的情

况下，如此显著的力学性能提升来源于碳基材料中存在大量的碳碳共价键，以及

热解过程导致了更小的特征尺寸[140]。 

4.3.3  临界尺寸分析 

当材料的尺寸小于某一临界尺寸时，材料会表现出缺陷不敏感性。此时，材

料破坏时应力达到材料的理论强度。这一尺寸临界值可以通过如下公式进行估算
[144]： 

 
*

2
1.87

th

E
h




  (4-2) 

其中为断裂能（两倍的材料表面能），E 是材料的杨氏模量，th 是材料的理论强

度。根据文献中得到的材料参数[50, 145]，=29.9-61.9 J/m
2，E=22.5 GPa 和th=2.3-2.8 

GPa，我们利用上述公式计算得到临界尺寸约为： 

 * 160.5 492.3 nmh    (4-3) 

而我们制备得到的纳米点阵结构的最小特征尺寸为 261.2-678.7 nm。这一特征尺寸

与缺陷不敏感性所对应的临界尺寸相当，这表明了碳基纳米点阵结构的强度可以

接近材料的理论强度。 

4.4  与其他材料的比较 

4.4.1  杨氏模量及强度与密度关系的比较 

图 4.12 展示了碳基纳米点阵材料的杨氏模量和强度与中空氧化铝纳米结构[41]

和无定形碳基纳米点阵[50]，以及常见结构材料的对比。这里，我们采用 1.4 g/cm
3

作为碳基本体材料的密度。相同密度下，我们的纳米点阵结构杨氏模量和强度与

无定形碳基纳米点阵杨氏模量和强度相当。然而在之前分析中指出，我们拟合得

到的幂指数要高于中空氧化铝和无定形碳基点阵材料的幂指数，意味着随着密度

的增加，我们制备的纳米点阵材料的力学性能将会超越这两种点阵材料。图 4.12

也给出了杨氏模量和强度随密度变化的理论极限。杨氏模量的理论极限可以通过
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关系式 E=250表达，而压缩强度极限值由关系式y=10表达，该强度极限值是

由金刚石（已知具有最高比强度的块体材料）和石墨烯（已知具有最高强度的材

料）的强度共同定义的，其中 E 和y单位均为 GPa，单位为 g/cm
3。值得注意

的是，当 Octet 型和 Iso 型碳基纳米点阵材料的密度分别为 0.95 g/cm
3和 1.0 g/cm

3，

它们的压缩强度高达 1.73 GPa 和 1.90 GPa，该强度值与热解碳材料的理论强度（2-3 

GPa）相当。这里我们按照 E/10 定义材料的理论强度，其中 E=20-30 GPa。利用优

化的单胞结构，并减小特征尺寸达到缺陷不敏感的临界尺寸，我们得以实现强度

接近于理论强度的碳基纳米点阵结构。 

 

图 4.12  碳基三维纳米点阵结构的 (a) 杨氏模量和 (b) 强度随密度的变化及其与其他点

阵结构[41, 50]和常用材料对比的 Ashby 图。 

4.4.2  比强度的比较 
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由于碳基材料密度值相较于其他金属、陶瓷等结构材料较小，因此该碳基点

阵结构具有超高的比强度。图 4.13 展示了不同微纳米点阵材料的比强度。我们制

备的碳基纳米点阵结构比强度达到 146-1900 MPa g
-1

 cm
3，要比文献报道的中空镍

基[32]、NiP 基[35]、铜基[45]、TiAl6V4 基
[141]微米点阵和中空氧化铝基[41]、氧化铝-聚

合物基[49]、Zr54Ni28Al18 金属玻璃基[47]纳米点阵材料的比强度高 2-3 个数量级。其

最高值 1900 MPa g
-1

 cm
3 是之前文献报道的玻璃碳基纳米点阵材料最高比强度

（800 MPa g
-1

 cm
3，为截止当前所有点阵材料的最高比强度）的 2.4 倍[50]，为金刚

石比强度（5600 MPa g
-1

 cm
3，为块体材料的最高比强度）的 35%。 

 

图 4.13  碳基纳米点阵结构比强度与其他微纳米点阵结构比强度的比较[32, 37, 41, 45, 47, 49, 50]
 

4.5  本章小结 

本章采用 TPL 激光直写技术和高温热解法制备了一种热解碳纳米点阵材料，

通过实验和理论相结合的方法研究了该点阵材料的力学性能和力学行为，主要研

究成果包含以下两个方面： 

（一）制备三维热解碳纳米点阵结构材料 

通过 TPL 激光直写技术和改进的高温热解工艺制备得到 Octet 型和 Iso 型的碳

基纳米点阵结构材料，在密度为 0.24-1.0 g/cm
3 时，杨氏模量为 0.34-18.6 GPa，压

缩强度为 0.05-1.9 GPa。实验结果表明，高温热解前 Iso 型纳米点阵结构相比 Octet

型结构具有更优的杨氏模量和强度，与理论优化结果一致；但由于高温热解引入

结构缺陷，使得热解后的 Octet 型和 Iso 型点阵结构的力学性能相当。因此，改进
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制备流程、减少结构缺陷是进一步提高纳米点阵材料力学性能的重要途径之一。 

（二）结构的高强度和高比强度 

三维碳基纳米点阵材料的最高强度可以达到 1.90 GPa，接近于热解碳材料的

强度理论值 2-3 GPa，一方面由于对点阵结构的单胞进行了拓扑优化，另一方面由

于制备获得的结构最小特征尺寸为 261.2-678.7 nm，与理论预测的具有缺陷不敏感

性的临界尺寸 160.5-492.3 nm 相当，使得点阵结构在理想状态下可以达到理论强度。

由于热解碳材料密度较小，该三维碳基纳米点阵结构具有最高比强度，可达 1900 

MPa g
-1

 cm
3，是金刚石比强度的 35%。 
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第5章  热解碳微米柱的力学性能及变形机理 

5.1  本章引言 

对于结构材料而言，它们的性能普遍存在两对约束：低密度和高强度、大变

形/高延展性和高强度。对于大多数的陶瓷材料，虽然具有很高的压缩强度，但是

其断裂应变仅有不足 2%，这是由于陶瓷材料的微结构在变形过程中缺乏像金属一

样的位错变形机制[146]。通过改善晶界性质、合成柱状大晶粒以及在微结构中预先

引入内应力可以提高陶瓷材料的延展性[147]。在形状记忆陶瓷二氧化锆微米柱中，

由于材料尺寸较小，缺少晶界缺陷，使得它可以通过马氏体相变诱发约 7%的伪弹

性应变，其压缩强度可以达到 1.5-2.5 GPa
[148]。通过 TPL 制得的氧化铝纳米点阵结

构[41]和通过气纺丝得到的二氧化钛纳米纤维海绵材料[149]，在超过 50%和 30%的压

缩应变条件下可以实现完全复原的弹性变形，且密度仅为 1-10 kg/m
3，比一般的陶

瓷块体材料密度要小 1-2 个量级。它们的压缩强度从 kPa 至 MPa 量级不等，要比

一般的陶瓷块体材料的强度低 3-6 个量级。 

传统的粗晶金属具有很好的延展性，屈服强度约为几百 MPa。通过减小晶粒

尺寸或引入纳米孪晶层，可以使金属的强度从~100 MPa 提升至~1 GPa
[150, 151]。高

熵合金目前也得到了广泛的关注。它一般包含五种或五种以上的等原子比例的金

属元素，强度可达 1-3 GPa，断裂应变为 10-30%
[134]。当金属单晶材料的尺寸小于

~10 m 量级时，会出现所谓的“愈小愈强”的尺寸效应[69, 152, 153]，例如金纳米线

和纳米柱的拉伸强度可达 5.6 GPa，接近于理论强度，这是由于在小尺度下的单晶

晶体中，位错匮乏使得材料强度出现大幅度的提升，但是这也限制了这些纳米线

和纳米柱的塑性变形，它们的断裂应变通常小于 7%。绝大多数金属和合金材料的

密度通常大于 2.7 g/cm
3，且它们的弹性极限通常小于 2%。 

一些超弹性聚合物材料具有相对较低的密度，且可以承受超过 100%的拉伸应

变，但它们的拉伸强度低于 50 MPa，通过引入纤维或颗粒增强可以提高聚合物材

料的强度，但是由于基体材料本身的限制，提升后的强度通常低于~1.0 GPa
[154, 155]。 

碳原子具有独特的电子结构，可以形成 sp-，sp
2
-和 sp

3
-等多种杂化类型，这使

得碳家族的同素异形体较为丰富[156]。不同种类的同素异形体具有迥异的物理和力

学性能，例如石墨烯和碳纳米管由 100%的 sp
2
-杂化碳组成，具有高达 100 GPa 的

拉伸强度[157]。然而，它们的力学性能对缺陷十分敏感，如空位、五七环、晶界缺

陷等，这些缺陷会导致应力集中，使得材料的强度发生明显的下降[157-161]。利用石
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墨烯和碳纳米管作为基本结构单元，人们已经制备了多种三维碳基多孔聚集体[76, 87, 

162, 163]。这些三维聚集体密度仅有 0.001-1.0 g/cm
3，利用石墨烯片或碳纳米管等基

本单元的屈曲和弯曲可以实现超弹性变形，弹性极限高达 50%，但是强度通常低

于 10 MPa
[76, 87, 162]。最近，通过高温热解聚合物前驱体，人们得到了多种热解碳材

料[50, 143, 164, 165]。这些热解碳材料是由特征尺寸在几个纳米的弯曲碳层或富勒烯片

段随机分布组成的，具体结构取决于聚合物前驱体类型、热解温度和压力等因素[143, 

164]。不同的微结构导致了不同的力学性能。在 1000 ºC 得到的热解碳材料密度为

1.1-1.4 g/cm
3，最高硬度为 4 GPa

[143]；在 400-1000 ºC 温度下并施加 10-25 GPa 高

压热解得到的碳材料密度达到 2.0-2.5 g/cm
3，压缩强度为 9 GPa，该碳材料断裂应

变小于 3%，断裂方式为解理断裂[165]。通过 TPL 结合高温热解制备的碳基纳米点

阵结构密度为 0.3-0.7 g/cm
3，最小特征尺寸为 200 nm，压缩强度接近 300 MPa，对

应的断裂应变小于 10%
[50]。 

第 4 章中的三维热解碳纳米点阵材料具有超高的强度和比强度。这些优异的

力学性能与其基体材料有着密切的关系。在本章中，我们深入研究热解碳的微结

构和力学性能，并从原子尺度出发探索其微结构和力学性能之间的关系。同时，

尝试解决前述提到的结构材料性能中普遍存在的两对约束。 

5.2  热解碳微米柱的制备与表征 

5.2.1  热解碳微米柱的制备 

 

图 5.1  热解碳微米柱制备流程示意图。(a) 双光子光刻；(b) 显影；(c) 高温热解。 

我们首先通过 TPL 激光直写制备得到长细比为 2:1 的 IP-Dip 丙烯酸酯聚合物

微米柱，直径分别为 6、8、10、20、30、40 和 50 m。随后在真空氛围下进行高

温热解。高温热解的过程与第 4 章制备热解碳点阵材料的热解过程完全相同。从

室温按照 7.5 ºC min
-1的温度速率升至 900 °C，在 900 °C 高温下保持 5 个小时后自

然冷却至常温。图 5.1 给出了制备流程的示意图。热解后微米柱边长收缩至原始长

度的 20-25%，体积收缩率达 98%（图 5.2(a)）。最终得到的热解碳的直径为 1.28-12.7 

m，热解后样品与硅基底连接处存在环状的残余，这是由于热解时基底限制了微

米柱底部的收缩所导致的。拉伸测试的样品制备过程类似，但需要在微米柱上下
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分别增加一个圆锥台，具体形状如图 5.2(b)所示，以方便拉伸时夹持试样，热解后

拉伸试样直径为 0.7-2.0 m。热解后压缩测试样品长细比为 1.4-1.8，拉伸测试样品

长细比为 1.5-4.3。 

 

图 5.2  (a) 微米柱热解前后 SEM 图像及其尺寸变化。(b) 用于拉伸实验的微米柱及其与

拉针的装配。 

5.2.2  热解碳微米柱的微结构表征 

5.2.2.1  密度预测 

图 5.3(a)展示了热解碳材料的高分辨 TEM 图像。图像中的 SAED 图样显示其

为无定形态且各向同性。将图 5.3(a)中的部分区域放大（图 5.3(b-c)），其基本组成

单元为特征尺寸在 1.0-1.5 nm 之间的弯曲单层碳原子结构，近邻的近似平行的两层

结构之间的距离大于 0.34 nm。红色箭头指出了亚纳米尺寸的孔洞，随机分布在微

米柱内部。 

 

图 5.3  (a) 热解碳的 TEM 图像，图中插图为选取电子衍射花样；(b-c) TEM 图像的局部

放大区域，层间间距大于 0.34 nm，随机分布纳米孔洞（红色箭头所示）。 
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图 5.4 中拉曼光谱具有两个特征峰，拉曼位移分别为 1359 cm
-1 和 1595 cm

-1，

与石墨的特征峰 D 峰和 G 峰位置一致。按照如下公式可估测碳层基本单元的特征

尺寸[166]： 

 

1

4 D
l

G

I
L

I




 
  

 
 (5-1) 

其中常数为 2.4×10
-10，l 为仪器使用的激光波长，我们使用的拉曼光谱仪

（Renishaw M1000 Micro）波长为 514.5 nm。ID和 IG分别为对应峰下的积分面积，

计算可得 ID/IG=6.937。带入公式(5-1)得到 L=2.4 nm。该结果与从 TEM 图像上观察

得到的特征尺寸 1.0-1.5 nm 基本吻合。值得注意的是，TEM 观察的精度远高于利

用公式(5-1)的计算精度，因此在随后的分析中，碳层的特征尺寸采用 TEM 观测的

结果。 

 

图 5.4  热解碳的拉曼光谱图。 

我们可以通过微结构表征来预测热解碳的密度。Stein 等人[143]建立了预测非石

墨化的玻璃碳材料密度的理论模型（图 5.5）。在该模型中，材料密度取决于基本

单元碳层的特征尺寸以及碳层间的相互距离。图 5.5(b)展示了随机分布的弯曲的单

层碳单元，我们截取其中的代表性单元，其平均长度为 L，相邻层距为 Ls。Stein

等人建立的模型并未考虑碳层曲率。在 Stein 等人模型的基础上，我们考虑了碳层

的曲率的影响，进而修正了该模型。具有弯曲碳层的基本单元密度为： 

 
G

CGL G

s

L

L


   (5-2) 



第 5 章  热解碳微米柱的力学性能及变形机理 

80 

其中G为单晶石墨的密度（G=2.25 g/cm
3），LG为石墨中碳层间距（LG=0.34 nm），

β 为一个形状因子，反映碳层的弯曲情况。当=1 时表示碳层为直线，=/2 时表

示碳层为半圆形。选取了一个典型的由两个基本单元构成的堆垛结构（图 5.5(c)），

假设热解碳材料由该堆垛结构组成，那么根据 Stein 等人模型可以给出材料的密度

为： 

 
 

1

1 0.5 sin cos
PC CGL

sL L
 

 

 
    

 (5-3) 

其中为相邻两个基本单元的夹角，=45°代表为各向同性的热解碳结构。基于 TEM

图像，取参数 β=1 或/2，/4，Ls=0.4 nm 和 L=1.0-1.5 nm。将上述参数带入公式

(5-3)，得到PC 为 1.0-1.8 g/cm
3，这与文献报道中的 I 型低密度玻璃碳密度接近[142, 

165]。在图 5.5(d)中，比较了修正后的模型与之前的模型，结果表明修正后的模型预

测与实验数据更加吻合[143, 164, 167]。 

 

图 5.5  (a) 弯曲碳层随机分布示意图。(b) 片层结构尺寸和相邻层距的定义。(c) 预测密

度的代表性单元。(d) 理论修正模型与文献中数据的对比[143, 164, 167]。 
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5.2.2.2  价键分析 

 

图 5.6  热解碳的电子能量损失谱。 

通过电子能量损失谱（Electron energy loss spectroscopy，EELS），可以计算不

同杂化类型的碳原子含量。如图 5.6 所示，EELS 中存在两个峰，分别为 292 eV 处

的 1s-*峰和 285 eV 处的 1s-*峰，对应于杂化碳键中的键和键。采用双窗口法
可以估算 sp

2 型杂化碳原子的原子比例。利用完全由 sp
2 杂化碳构成的玻璃碳的

EELS 数据[165]作为参考对象，分别计算 EELS 曲线在 1s-*峰和 1s-*峰下所覆盖

的面积，记为 I和 I，进而可以根据如下公式计算归一化比例 Nint： 

 int

/

/

PC PC

RG RG

I I
N

I I

 

 

  (5-4) 

其中上标 PC 和 RG 分别代表热解碳和完全由 sp
2杂化组成的玻璃碳。Nint与 sp

2碳

所占比例 f 关系由如下公式(5-5)描述： 

 int

3

4

f
N

f



 (5-5) 

将公式(5-4)和(5-5)联列，即可计算得到 f 为 96.5%，这意味着热解碳中 sp
2 型杂化

碳原子占主导。之前文献报道中指出高温热解得到的碳材料主要由无定形的 sp
2 键

构成[165]，这是由于 sp
3杂化的无定形碳在 700 ºC 以上无法保持稳定[142]。由 EELS

分析得到的结果与文献结论一致。结合 TEM 图像和拉曼谱分析，可以确认热解碳

中的弯曲碳层为单层石墨烯。如此，高温热解获得的热解碳是由特征尺寸为 1.0-1.5 

nm 的弯曲石墨烯单层结构聚集而成，根据微结构特征和理论模型可以估测得到热

解碳的密度为 1.0-1.8 g/cm
3。 
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5.3  力学实验测试和结果 

分别进行单轴压缩/拉伸实验来对热解碳微米柱的力学性能进行定量表征。原

位 SEM 压缩/拉伸实验（SEMentor）分别采用直径为 10 m 的圆形平压头和抓手

型拉伸头[169]，对直径范围分别为 1.3-2.3 m和 0.7-2.0 m的微米柱进行力学加载，

应变率均为 10
-3

 s
-1。由于 SEMentor 能够加载的最大力值只有 50 mN，因而对直径

较大的碳柱进行离位实验。离位压缩实验（Nanoindenter G200 XP, Agilent/Keysight 

Technologies，最大力值为 500 mN）中，采用直径为 120 m 的圆形平压头对直径

为 4.6-12.7 m 的微米柱进行压缩，压缩过程加载力率为 0.02-0.2 mN s
-1。此外，

采用边长为 10 m 的正方形平压头对直径为 2.3 m 的碳柱进行离位压缩实验，用

于校验原位压缩实验结果。 

5.3.1  单轴拉伸与压缩实验结果 

 

图 5.7  (a) 直径为 4.6-12.7 m 微米柱压缩应力-应变曲线。(b) 压缩前后不同直径的碳柱

SEM 图像，外框颜色对应于(a)中不同颜色的曲线。 
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图 5.7(a)展示了直径为 4.6-12.7m 的微米柱单轴压缩应力-应变曲线。曲线首

先经历线弹性段，弹性应变约为 20-30%，随后进入屈服，并发生塑性变形，其塑

性应变约为 8-10%，最后发生断裂。在线弹性段前有约 1-3%的非线性段，这是由

于最初压头未与样品的上表面完全接触导致的。拟合线弹性段斜率（粉色虚线所

示），即可得出杨氏模量为 16-26 GPa。随着直径的增加，试样的断裂强度从 5.6 GPa

下降至 3.8 GPa。图 5.7(b)展示了直径为 4.6-12.7m 的所有碳微米柱压缩前后的

SEM 图像。微米柱发生破坏后，材料破碎成许多小块。在碳微米柱与硅基底的连

接处（图 5.8），制备过程中产生的环状残余部分在高应力作用下发生脱粘，这在

一定程度上表明了在压缩过程中，碳微米柱承受了较高的载荷。 

 

图 5.8  压缩后的碳柱残骸与硅片基底连接处的细节 SEM 图像 

当碳微米柱的直径小于 2.3 m 时，其变形过程与直径较大的微米柱的变形过

程有明显不同。图 5.9(a)展示了直径为 2.25 m 的碳微米柱的单轴压缩应力-应变曲

线。这一曲线与超弹性橡胶材料的拉伸曲线较为类似。曲线依次经历约 10%应变

的线弹性段，约 15%应变的塑性平台段，以及约 18%应变的应力硬化段，在最后

的硬化段，应力水平由 5.48 GPa 上升至 12.63 GPa，最大应变达到 43.6%。卸载后，

微米柱释放约 10%的弹性应变。图 5.9(a)上方展示了压缩过程中不同应变下碳微米

柱的变形图像，对应的应变值如曲线中红色箭头所示。随着应变的增加，微米柱

变矮变粗，直到达到最大应变时，碳微米柱仍未发生明显破坏。图 5.9(b)展示了卸

载后的碳微米柱前后面的 SEM 图像。从图中可以看出，有一竖向垂直裂纹在表面

产生。这一劈裂裂纹的产生对应于曲线上蓝色箭头所指的应变突跳（图 5.9(a)）。

将应变突跳时对应的应力水平取为碳微米柱的压缩强度。图5.10展示了直径为2.26 

m 的碳微米柱的压缩应力-应变曲线和对应的变形图像。该应力-应变曲线与图
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5.9(a)中的曲线类似，不同之处在于该曲线的应变突跳非常明显。从变形图像中，

可以看到较大的应变突跳恰好对应于劈裂裂纹的形核与快速扩展。 

 

图 5.9  (a) 直径为 2.25 m 的碳柱压缩应力-应变曲线和变形过程中的 SEM 图像；(b) 卸

载后微米柱正面与背面的 SEM 图像。 

 

图 5.10  直径为 2.26 m 的碳微米柱 (a-c) 变形过程中的 SEM 图像和 (d) 单轴压缩应力-

应变曲线。 
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在离位压缩实验中也观察到了类似的变形过程。图 5.11 展示了两根直径均为

2.30 m 的碳微米柱单轴压缩应力-应变曲线和变形卸载后的 SEM 图像。其中，压

缩应变最高达到 50%以上，离位压缩应力-应变曲线与原位实验的应力-应变曲线类

似，同样经历弹性段、塑性段和硬化段。在应力上升过程中，出现了一个较小的

应变突跳（圆圈标出）和一个较大的应变突跳（箭头指出），其中较小的应变突跳

对应于环状残余的鼓起，在后续部分会有详细讨论。较大的应变突跳对应于右图

中竖向裂纹的生成（图 5.11(c)）。在碳微米柱表面可以观察到了一些竖向微裂纹的

萌生（图 5.11(d)）。 

 

图 5.11  (a-b) 直径为 2.30 m 的碳柱单轴压缩应力-应变曲线；(c-d) 与左侧曲线相对应的

压缩卸载后的碳柱 SEM 图像及细节放大图。 

注意到热解后的微米柱底部会有环状残余，为了排除该残余部分对材料力学

性能的影响，图 5.9 和图 5.10 中的原位 SEM 测试的样品，均利用 FIB 切除了环状

的残余环。图 5.12 则展示了保留环状残余的直径为 1.86 m 的微米柱的原位压缩

实验。随着应变增加，环状残余从其边缘与基底连接处鼓起（图 5.12(b)），对应于

图 5.12(d)中红色箭头 b 处，当应变达到~36%时，微米柱发生劈裂，此时鼓起的残

余部分与基底发生分离（图 5.12(c)）。环状残余从基底剥离的现象同样发生在离位

压缩实验中（图 5.11(c-d)）。图 5.12(d)中材料的强度与图 5.9(a)和图 5.10(d)中对应
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的强度相当，这表明了环状残余对碳微米柱强度的影响较为微弱。 

 

图 5.12  保留了残余环碳柱 (a-c) 在变形过程中的SEM图像和 (d) 单轴压缩应力-应变曲

线。 

图 5.13 展示了直径范围为 0.7-2.0 m 的碳微米柱的拉伸应力-应变曲线。所有

曲线在经历 10-25%的线弹性应变后，发生脆性断裂，断口较为平整（图 5.13(b)）。

材料的断裂强度介于 0.8-2.5 GPa 之间，并未呈现出明显的尺寸效应。 

 

图 5.13  直径为 0.7-2.0 m 的碳柱 (a) 拉伸应力-应变曲线和 (b) 变形前后 SEM 图像。与

加州理工学院 Julia Greer 教授研究组合作。 

5.3.2  拉伸强度的统计分布 

如图 5.14 所示，对碳微米柱的拉伸断裂强度按照双参数的韦伯分布规律进行

拟合： 
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拟合得到的特征强度0为 1.78 GPa，无量纲的韦伯模量 m 为 3.42。通常陶瓷材料

的韦伯模量为 8-10。韦伯模量越小，表明数据越分散。这里得到的韦伯模量偏小，

意味着拉伸样品中存在较多的内部缺陷，这些缺陷主导了材料的断裂失效。这在

一定程度上解释了拉伸断裂强度无尺寸效应的现象。 

 

图 5.14  拉伸强度的韦伯分布统计。 

5.3.3  压缩强度的尺寸效应 

 

图 5.15  压缩强度随直径变化的数据统计。 
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图 5.15 统计了微米柱压缩强度随直径变化的所有数据。这里的强度是指碳微

米柱发生压缩断裂（坍塌式断裂或产生劈裂裂纹）时对应的应力值。图 5.15 中数

据表明碳柱直径在 2.3 m 处有明显分界。图 5.16 总结了压缩实验中出现的两种不

同的破坏模式。在初始压缩时，随着应变的增加，碳微米柱开始变粗，其中储存

了大量的弹性应变能；随着压缩继续，应变不断增加，裂纹开始从材料表面或内

部的缺陷处萌生。当碳微米柱直径较小时，碳微米柱发生劈裂破坏，主要表现为

一条竖直主裂纹扩展，而样品本身仍然维持较为完整形貌。这种破坏模式对应于

图 5.15 中黄色高亮区域中的数据点。当碳柱直径较大时，大量的裂纹萌生并快速

扩展，导致了这些样品会发生毁灭性的破坏，整个样品断裂成许多碎片。 

 

图 5.16  不同直径的碳柱在压缩过程中发生不同破坏模式的示意图。 

当微米柱直径大于 2.3 m 时，通过数值拟合，可以发现碳微米柱的压缩强度

随直径的变化符合如下的幂指数规律（公式(5-7)）： 

 
0.37~y D 

 (5-7) 

Bazant 等人[170]提出了脆性材料压缩强度随材料尺寸变化的劈裂模型（模型示意图

如图 5.17 所示），该劈裂模型预测了，直径为 D 的脆性圆柱的压缩强度随 D 的-2/5

次方变化，即： 

 
0.4~y D 

 (5-8) 

我们拟合得到的幂指数-0.37 与该劈裂模型非常接近。该劈裂模型也预测材料的极

限强度[170]： 
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其中，E 为杨氏模量，为断裂能，h 为初始裂纹的长度。取所有压缩样品的平均

杨氏模量 E=19.5 GPa，热解碳的断裂能[145]=29.9-61.9 J/m
2，初始劈裂裂纹的长度

h=100 nm-1 m，带入公式(5-9)计算得到材料的理论极限强度为th=4.0-13.5 GPa。

图 5.15 中直径小于 2.3 m 的碳微米柱压缩强度介于 3.8-11.3 GPa 之间，与理论预

测的极限强度基本一致。这表明当材料的特征尺寸小于 2.3 m 时，压缩强度可以

达到理论极限。图 5.15 中蓝色水平虚线代表直径小于 2.3 m 的碳微米柱压缩强度

的平均值，位于平均值以上的微米柱（黄色高亮区域）具有超高的压缩强度 7.2-11.3 

GPa和超过40%的压缩应变。直径小于2.3 m的碳微米柱的强度呈现较大的波动，

这是由于制备过程中引入的缺陷所导致的。 

 

图 5.17  Bazant 等[170]提出的压缩劈裂模型示意图。 

直径小于2.3 m碳微米柱的压缩强度约为相应尺寸下拉伸强度（0.8-2.5 GPa）

的 3.5 倍。最近提出的椭圆断裂准则预测了具有高强度、共价键主导的各项同性材

料呈现明显的拉压不对称性，压缩强度通常是拉伸强度的 2.5-4.4 倍[171]。该热解碳

材料的拉压不对称性与这一理论预测相吻合。 

5.3.4  大变形及循环加载 

单轴压缩和拉伸实验表明，当碳微米柱直径小于 2.3 m 时，材料具有较大的

变形能力，压缩应变大于 40%，拉伸应变可达~20%。对直径为 1.28 m 的微米柱

做 20 周循环压缩实验，最大压缩应变为 23%。图 5.18 中的应力-应变曲线表明，
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除第一周外发生部分塑性变形，其余 19 周加卸载曲线几乎完全重合，测试后微米

柱高度为原始高度的 95%（图 5.18）。 

 

图 5.18  20 周循环加载压缩实验。 

5.4  变形与破坏机制 

我们前述的微结构表征表明，热解碳材料由特征尺寸在 1.0-1.5 nm 的弯曲单层

石墨烯聚集而成，且结构中存在纳米尺寸孔洞，材料的密度仅为 1.0-1.8 g/cm
3。弯

曲的单层石墨烯单元兼具面内高强度和面外大变形的特点，相邻单元间距离大于

石墨烯间距。如下将采用大规模分子动力学模拟从原子尺度上揭示热解碳的微观

变形机制。 

5.4.1  拉伸变形与破坏 

图 5.19 展示了直径 20 nm 的热解碳柱单轴拉伸的原子构型演化。如图 5.19 所

示，在拉伸初始阶段，初始弯曲的石墨烯单元伸长，并与近邻石墨烯发生相对滑

移。随着拉伸应变的增加，一些孔洞从缺陷处（如纳米孔洞、集中剪切应变区域

等）形核、汇聚、长大，形成微裂纹，这些裂纹沿着垂直于拉伸方向扩展，导致

整体结构发生断裂。断口相对平整，且垂直于拉伸方向，与拉伸实验观察到的断
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裂形貌一致。 

 

图 5.19  单轴拉伸过程中不同拉伸应变下，热解碳柱原子构型演化。原子用剪切应变染色。

与清华大学航院钟磊同学合作。 

5.4.2  压缩变形与破坏 

图 5.20 展示了直径 20 nm 的热解碳柱单轴压缩的原子构型演化。如图 5.20 所

示，在压缩开始阶段，初始弯曲的石墨烯单元相互靠近，导致弯曲加剧，相邻单

层石墨烯发生相互滑移。随着压缩应变的增大，在局部区域产生较大的剪切应变，

同时纳米孔洞逐渐闭合，整体微结构逐渐密实化。在大应变作用下，较大的剪切

应变会导致局部区域的突然滑动甚至剪切破坏，从而导致应力波动。卸载后，存

储于结构中的弹性应变能得到释放，石墨烯单元间距增加，使得碳柱发生部分恢

复。 

 

图 5.20  单轴压缩过程中不同压缩应变下，热解碳柱原子构型演化。原子用剪切应变染色。

与清华大学航院钟磊同学合作。 
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5.5  与其他微纳米材料的力学性能比较 

上述力学实验表明，热解碳具有大变形、高强度等特点，下面将它的力学性

能与其他结构材料进行比较。 

5.5.1  强度的比较 

 

图 5.21  不同材料强度随密度变化的 Ashby 图。 

图 5.21 展示了不同材料的强度与密度 Ashby 图，其中包括传统的结构材料[143, 

164, 167]和目前文献中报道的具有高强度的纳米材料等[69, 151, 172-174]。从图中可以看出，

热解碳微米柱的强度比大多数传统结构材料的强度高 1-3 个量级，包括热解碳块体

材料（PyCs）[143, 164, 167]、石墨、碳纤维增强材料（C/C）[175]、氧化石墨烯纸（GOP）
[172]、铜纳米柱（Cu-NPs）[173]、金纳米柱（Au-NPs）[174]、纳米孪晶铜（NT-Cu）
[151]等，并且热解碳材料强度接近于结构材料强度的上限[50]。碳纤维材料[176]和金

纳米线（Au-NWs）[69]的强度与热解碳的强度相当，但热解碳的密度分别为碳纤维

材料和金纳米线密度的 79%和 7.3%。 

图 5.22 展示了不同材料的强度与破断裂应变 Ashby 图，其中包括形状记忆二

氧化锆陶瓷[148]、SU-8 复合材料[155]、碳纤维[176]、GOP
[172]、Cu-NPs

[173]、NT-Cu
[151]

和锆基金属玻璃[177]等。目前大多数材料的强度与变形能力是互斥的。从图 5.22 中

可以看出，相对于其他结构材料，我们制备的热解碳材料在一定程度上克服了强
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度-变形能力的相互制约。 

 

图 5.22  不同材料强度随破坏应变变化的 Ashby 图。 

5.5.2  比强度的比较 

 

图 5.23  不同材料比拉伸强度和比压缩强度的对比。 

图 5.23 展示了不同材料之间的比拉伸强度和比压缩强度的对比。热解碳材料

拉伸强度达 2.5 GPa，压缩强度达 11.0 GPa，密度仅为 1.0-1.8 g/cm
3，使得比拉伸

强度达到 0.27-1.58 GPa g
-1

cm
3，比压缩强度达到 2.55-8.07 GPa g

-1
cm

3。热解碳的比

拉伸强度比 GOP、NT-Cu 和 Au-NWs 高至少一个量级，与碳纤维的比拉伸强度相
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当；对于比压缩强度，热解碳超越了目前具有最大比强度的金刚石材料（5.6 GPa 

g
-1

cm
3）[50]、常见的硬陶瓷材料（如 B4C，SiC 和 Al2O3）、金属纳米柱（Cu-NPs

[173]

和 Au-NPs
[174]）以及一些碳材料（PyCs

[143, 164, 167]、graphite 和 C/C
[175]）。 

图 5.24 展示了不同材料的比强度与破坏应变的 Ashby 图，其中包括具有优异

力学性能的镁合金、铝合金、碳纤维增强树脂（CFRP）和金刚石等材料。从图 5.24

可以看出，热解碳占据了 Ashby 图中的右上方空白区域，兼具高的比强度和大的

破坏应变。 

 

图 5.24  不同材料比强度随破坏应变变化的 Ashby 图。 

5.6  本章小结 

本章研究了一种兼具低密度、大变形、高强度、高比强度等优点的热解碳材

料的微结构、力学性能和力学行为，主要的研究成果包含以下两个方面： 

（一）热解碳微米柱的制备与微结构 

通过双光子光刻技术和高温热解工艺制备了直径范围在 0.7-12.7 m 之间的热

解碳微米柱。热解碳由特征尺寸在 1.0-1.5 nm 的弯曲单层石墨烯结构单元聚集组成，

密度仅为 1.0-1.8 g/cm
3，其中 sp

2 型杂化碳含量大于 96.5%。 

（二）热解碳微米柱的力学性能及变形机制 

对微米柱进行了原位和离位单轴压缩与拉伸实验，观察了微米柱的变形行为，

并测量了微米柱的拉伸与压缩强度。结果表明，微米柱的拉伸应变为 10-25%，拉
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伸强度分布为 0.8-2.5 GPa，符合双参数韦伯分布统计规律。微米柱最大压缩应变

超过 40%，压缩强度具有尺寸效应，当微米柱直径大于 2.3 m 时，其强度随直径

的变化规律符合 Bazant 提出的压缩劈裂模型，当微米柱直径小于 2.3 m 时，其强

度介于 3.8-11.3 GPa 之间，与劈裂模型预测的极限强度吻合。由于热解碳的密度仅

有 1.0-1.8 g/cm
3，使得热解碳的比强度高达 8.07 GPag

-1
cm

3，高于金刚石（被认为

具有最高比强度的块体材料）的比强度。热解碳这些优异力学性能，与其组成单

元兼具面内高强度和面外大变形有密切关联。 
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第6章  超轻陶瓷纳米纤维海绵的高温力学性能及变形机理 

6.1  本章引言 

近些年来，人们制备了多种三维超弹性微纳米多孔材料，如石墨烯海绵[52, 84]、

碳纳米管气凝胶[71]、聚合物泡沫[4]、金属点阵[32]等。这些三维超轻多孔材料具有

孔隙率高、密度低、表面积大、力学性能稳定等优点[178, 179]，在组织培育、隔热防

护、能量吸收、净化环保等领域具有广泛的应用前景[180-183]。但是，由于组成这些

多孔材料的基体材料，在高温下不能保持稳定，如碳材料在高温有氧环境下被烧

蚀、聚合物在高温下会熔化或碳化、金属在高温下力学性能下降等，因此目前缺

乏针对耐高温超轻多孔材料的研究。 

陶瓷材料具有高强度、耐高温、化学性能稳定等优点[59, 184]，但由于其变形能

力差、对缺陷敏感等缺点，极大地限制了弹性陶瓷多孔材料体系的研究和发展[185]。

近些年来，由陶瓷或陶瓷复合材料为基体材料制备得到的多孔结构大部分呈现为

脆性[37, 49]。最近 Greer 研究组通过 TPL 结合原子层沉积的方法制备得到了特征尺

寸在 5-10 nm 之间的氧化铝纳米点阵多孔结构，该结构具有高强度、大变形和良好

的可恢复性等特点。这是由于当结构的特征尺寸较小时，陶瓷材料呈现出缺陷不

敏感性，且变形机制以屈曲为主导[41]。通过上述方法得到的材料虽然力学性能十

分优异，但是制备效率较低，大规模制备尚待解决。通过溶胶凝胶法和自组装法

制备得到的一些纳米多孔氧化铝和氧化镧气凝胶具有密度低、隔热性好等优点，

但其力学性能较差，有待进一步提升[186-189]。到目前为止，在高温条件下对弹性陶

瓷多孔材料的实验研究仍然是空白。 

基于上述研究现状，本章将在高温条件下对超轻陶瓷多孔材料进行压缩实验，

进而研究它们的力学性能和力学行为，并通过分子动力学方法研究其微结构对力

学性能的影响。 

6.2  超轻陶瓷纳米纤维海绵的制备与表征 

6.2.1  超轻陶瓷纳米纤维海绵的制备 

纳晶陶瓷纳米纤维由于其超大的长细比和纳米多晶微结构[190, 191]，具有较好的

变形能力，可以作为三维超弹性聚集体的基本组成单元[70]。电纺丝（electrospinning）

技术利用高压电场使得前驱体溶液喷射形成纳米纤维，目前可以制备多种陶瓷纳
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米纤维[192]。然而通过电纺丝形成的纳米纤维簇在电场作用下通常会形成二维网络

结构，而无法形成三维空间网络。通过改进电纺丝技术，将高压电场作用改为高

压气体喷射，进而利用气纺丝（blow-spinning）技术制备纳米纤维（图 6.1(a)）。在

喷射口前方，放置一个金属的收集装置，可以使得纳米纤维形成三维结构（图

6.1(a)）。相比电纺丝技术，气纺丝技术更为安全、经济和高效。 

 

图 6.1  (a) 气纺丝技术喷射过程示意图；(b) 气纺丝技术实验装置。与清华大学材料学院

伍晖老师研究组合作。 

 

图 6.2  (a) 超轻陶瓷纳米纤维海绵材料；(b) 局部放大 SEM 图像；(c) 单根纳米多晶纳米

纤维 TEM 图像。与清华大学材料学院伍晖老师研究组合作。 

6.2.2 如图 6.1(b)所示，首先将前驱体溶液从直径为 0.16 mm 的枪口在 69 

kPa 的高压气流的作用下泵射而出，气流在出口处速率可达 21 m/s，喷射

而出的液体在气流作用下被伸长，并随着溶剂蒸发而固化。喷射出的纳米纤

维被多孔收集装置收集，从而形成三维多孔海绵状结构。将收集得到的多孔

材料在高温下烧结水解，最终形成陶瓷氧化物海绵材料。如经溶液喷射得到

的 Ti(OBu)4/polyvinylpyrrolidone（PVP）海绵在 450 ºC 下烧结 200 min，

PVP 被烧除，Ti(OBu)4水解形成纯 TiO2陶瓷海绵材料。利用类似过程可以
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制备获得多种三维陶瓷海绵材料，包括 TiO2、ZrO2、yttria-stabilized ZrO2

（YSZ）和 BaTiO3 等。这些陶瓷海绵材料的密度仅为 8-40 mg/cm3，与目

前制得的超轻陶瓷气凝胶[70]和陶瓷纳米点阵结构[41]密度相当。 超轻陶瓷纳

米纤维海绵的微结构表征 

图 6.2Error! Reference source not found.(b)展示了 TiO2 陶瓷海绵材料的 SEM

图像。从图中可以看出，海绵材料由直径~180 nm 的纳米纤维相互交织而成，孔隙

率高达 99.7%。利用 TEM 观察单根纳米纤维，其微结构由晶粒尺寸~10 nm 的纳米

多晶构成（图 6.2Error! Reference source not found.(c)）。纳米纤维直径和晶粒尺

寸是控制材料质量和性能的两个关键因素。通过控制前驱体浓度可以调控纳米纤

维直径，例如提高 PVP 浓度，平均纳米纤维直径随之线性提高，当 PVP 浓度大于

8%时，纳米纤维直径显著变大（图 6.3(a)）。烧结温度的提高，会增大纳米晶粒的

平均尺寸，如图 6.9(a)所示为烧结温度在 650 ºC 时得到的纳米纤维 TEM 图像，与

在 450 ºC 下烧结得到的纳米纤维 TEM 图像（图 6.9Error! Reference source not 

found.(c)）对比，不难看出，纳米纤维直径接近，但晶粒尺寸显著增大至~50 nm。

图 6.3(b)展示了不同烧结温度下的 TiO2 纳米纤维 XRD 曲线。XRD 数据表明，随

着烧结温度增加，TiO2由纯的锐钛矿相（anatase）相转变为锐钛矿和金红石（rutile）

的混合相，且通过半峰宽分析得到平均晶粒尺寸由~11 nm 增大至~34 nm，与 TEM

观察相符。随后的力学实验也表明，晶粒尺寸是影响材料力学性能的一个重要因

素。 

 

图 6.3  (a) 平均纳米纤维直径随 PVP 浓度变化规律；(b) 不同烧结温度下 TiO2纳米纤维

的 XRD 对比。与清华大学材料学院伍晖老师研究组合作。 

6.3  常温力学测试与结果 
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6.3.1  原位电镜测试与循环加载 

利用 Hysitron PI85 PicoIndenter 对陶瓷海绵材料进行原位 SEM 压缩实验，受

仪器力分辨率和压头直径的制约，测试样品为边长为~1 mm 的见方小块（从宏观

大块样品中切割而来）。测试时将一轻质金属平板放置于样品表面，保证压缩过程

中样品随压头的下移而发生整体变形（图 6.4(a)）。图 6.4(b)展示了密度约为 35 

mg/cm
3 的 TiO2 陶瓷海绵材料最大压缩应变分别为 10%，20%和 30%的多周应力-

应变曲线。 图 6.5 展示了 TiO2 海绵样品在变形过程中 SEM 图像。从图中可以看

出，当压缩应变最大为 30%时，卸载后样品几乎完全恢复到初始状态。当应变增

加时，海绵中孔洞变得密实，形成“之”字状类弹簧结构，卸载后可以恢复至初

始状态。当最大压缩应变增大至 40%和 50%时（图 6.4(c)），第一周加载中应力出

现明显波动和突降。这些应力波动或突降对应于材料内部的不可逆变形，如纳米

纤维的断裂破坏、结构形状重组等。在最大应变为 40%的第一周加载后，材料整

体高度变为初始高度的 89%。从第二周开始，最大应力值仍然可以达到第一周的

最大应力，意味着结构局部破坏但并不显著影响整体材料的承载能力。此外，当

压缩应变达到 50%时，应力明显上升，高达 200 kPa，说明结构发生密实化。该海

绵材料的最高应力值要大于在类似密度和应变下的金属微米点阵[32]、聚合物泡沫[4]、

碳基海绵材料[193]等的最高应力值。图 6.6(a)展示了最大应变为 23%的 100 周循环

的应力-应变曲线。从图中可以看出，100 周后最高应力为第一周时的 73%，残余

应变为 7%。 
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图 6.4  (a) 原位 SEM 实验装置图像；(b) 常温下，TiO2陶瓷海绵最大应变为 10-30%的原

位 SEM 应力-应变曲线；(c) 常温下，TiO2陶瓷海绵最大应变为 40-50%的原位 SEM 应力-

应变曲线；(d) 常温下，前三周能量耗散系数随最大应变变化曲线。 

对于多孔海绵材料而言，能量吸收或能量耗散系数为两个重要的衡量指标[4]。

当最大应变为 50%时，第一周加载对应的单位体积吸收能量为 38.1 mJ/cm
3，单位

体积耗散能量为 29.6 mJ/cm
3，计算得到能量耗散系数为 77.8%，该数值高于近年

来文献报道的其他多孔材料的能量耗散系数[32, 193, 194]。图 6.4(d)统计了不同最大应

变下能量耗散系数随前三周循环的变化规律。当最大应变为 10-40%时，能量耗散

系数从 50%增长至 80%，该值与文献报道中的一些气凝胶等材料的数值相当[162, 194]；

当最大应变为 50%时，能量耗散系数下降，这是由于材料内部结构在第一周发生

大量破坏所导致的。图 6.6(b)统计了最高应力和能量耗散系数随循环次数的变化。

在 100 周的循环加载中，最高应力随循环次数增加而缓慢下降，但能量耗散系数

初始下降，在 10 周循环后收敛至 37%。 
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图 6.5  常温下，最大应变为 30%时压缩变形 SEM 图像。 

 

图 6.6  (a) 常温下，TiO2陶瓷海绵 100 周循环加载原位 SEM 实验应力-应变曲线；   (b) 

常温下，最大应力和能量耗散系数随循环次数的变化曲线。 

6.3.2  宏观实验与结果 

图 6.7 分别展示了 TiO2、ZrO2 和 BaTiO3 陶瓷纳米纤维海绵材料宏观样品的定

性测试。使用平头镊子分别压缩块体样品至原始高度的约 50%，释放镊子后，样

品立刻恢复至初始状态。密度为 8.5 mg/cm
3 的 TiO2 陶瓷海绵材料宏观样品进行最

大应变为 50%的 100 周循环加载实验，应力-应变曲线如图 6.8(b)所示。100 周测试

后，残余应变为 13%，最高应力为第一周最高应力的 90%。材料的变形过程（图

6.8(a)）表明，100 周加载后整体结构几乎恢复为初始形态，由于缺少边界处引入

的缺陷，宏观样品相比于原位实验样品具有更为优异的超弹性性能。 

 

图 6.7  (a) TiO2、(b) ZrO2和 (c) BaTiO3陶瓷纳米纤维海绵材料宏观样品的定性压缩实验。



第 6 章  超轻陶瓷纳米纤维海绵的高温力学性能及变形机理 

102 

与清华大学材料学院伍晖老师研究组合作。 

 

图 6.8  常温下，TiO2陶瓷海绵 100 周循环加载宏观实验 (a) 变形过程；(b) 应力-应变曲

线。 

6.3.3  晶粒大小对变形的影响 

图 6.9(b)为烧结温度为 650 ºC 时密度为~30 mg/cm
3 的 TiO2 陶瓷海绵材料压缩

应力-应变曲线。从第 1 周至第 10 周曲线中可以看出，每一周曲线中均有大量的应

力突降，每一次应力突降均对应于材料内部纳米纤维的局部破坏。这意味着晶粒

较大的纳米纤维相比于小晶粒纳米纤维更脆。同时可以看出，即使在大晶粒情况

下，整体材料的最高应力和回弹性并未受到显著影响。在 10 周循环实验后，材料

残余应变仅为 3%，最高应力为第一周最高应力的 90%，这些指标与小晶粒陶瓷海

绵材料相当。原因在于整体结构是由纳米纤维相互交织而成，即使部分纳米纤维

发生断裂和破坏，各个纳米纤维间仍有相互支撑作用。上述分析表明，我们制备

的陶瓷纳米纤维海绵材料有良好的结构稳定性。 
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图 6.9  (a) 烧结温度为 650 ºC 时 TiO2纳米纤维 TEM 图像；(b) 常温下，650 ºC 烧结温度

下 TiO2陶瓷海绵 10 周循环加载原位 SEM 实验应力-应变曲线。 

6.4  高温力学测试与结果 

 

图 6.10  搭载了高温加热模块的实验装置 SEM 图像。 

在本节中，将对陶瓷纳米纤维海绵材料在 400 ºC 至~1300 ºC 高温下进行定性/

定量力学实验。400 ºC 高温实验采用搭载了微机电系统高温加热模块的 Hysitron PI 

85 PicoIndenter 进行 SEM 原位测试（图 6.10），样品下方的弯曲部分为加热电阻丝；

400-800 ºC高温实验采用搭载了高温热台的Hysitron TI 950离位纳米压痕仪进行实

验；~1300 ºC 高温定性实验在甲烷火焰中进行。 

6.4.1  原位电镜高温测试与循环加载 

将样品在 400 ºC 高温下加热保持 30 min，使样品整体温度均达到 400 ºC。图

6.11(a)展示了变形过程中SEM图像。图6.11(b)为400 ºC下密度为 40 mg/cm
3的TiO2

陶瓷海绵样品应力-应变曲线。在最大应变为 23%的 10 周加载后，曲线的残余应变
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为 5%。此外，第一周测试的单位体积耗散能量为 1.52 mJ/cm
3，最高应力和能量耗

散系数均分别收敛至 8 kPa 和 40%（图 6.11(c)）。这些指标与常温实验数据相当，

表明该材料在 400 ºC 下仍然保持良好的弹性。 

 

图 6.11  400 ºC 高温下，最大应变为 23%时 TiO2陶瓷海绵 (a) 变形过程 SEM 图像； (b) 

10 周循环加载原位 SEM 应力-应变曲线；(c) 最大应力和能量耗散系数随循环次数变化曲

线。 

拟合常温与高温下第一次加载曲线的线弹性段斜率得到其杨氏模量，并标注

于模量-相对密度的 Ashby 图（图 6.12）中，与其他泡沫材料如聚合物海绵气凝胶
[70]、氧化铝气凝胶[195]、碳纳米管气凝胶[53, 131, 196]、氧化硅气凝胶[197]的力学性能进

行比较，结果表明该陶瓷海绵材料的数据点落在聚合物海绵[70]和氧化硅气凝胶[197]

材料数据的拟合直线上，压缩模量随相对密度按照  
2

~ / sE   规律变化，这符合

弯曲主导型多孔材料的理论预测[4]，且高温数据与常温结果一致，意味着该材料具

有在高温极端条件下应用的潜力。 
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图6.12  不同泡沫多孔材料与本工作中制备的海绵材料杨氏模量随相对密度变化的Ashby

图。 

6.4.2  非原位高温实验 

 

图 6.13  (a) 400 ºC (b) 600 ºC (c) 800 ºC 高温下 YSZ 陶瓷纳米纤维海绵离位实验的应力-应

变曲线。 

当 TiO2 纳米纤维加热温度高于 400 ºC 时，晶粒尺寸长大的同时会伴随着相变，

因此高于 400 ºC 的高温实验采用 YSZ 陶瓷样品进行测试。图 6.13 分别展示了温度

为 400 ºC、600 ºC 和 800 ºC 下 YSZ 陶瓷海绵材料的应力-应变曲线。由于仪器的最

大位移量程所限，最大应变限制于10%。800 ºC下的10周应力-应变曲线（图6.13(c)）
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表明，在多周加载后残余应变仅为 1%，证明了该材料在 800 ºC 高温条件下同样保

持有高温弹性。 

6.4.3  定性高温实验 

甲烷火焰温度分布如图 6.14(a)所示，內焰与外焰温度分别高达 1375 ºC 和 1479 

ºC。将 YSZ 陶瓷海绵在甲烷火焰中加热 10 min，整体材料没有发生收缩和断裂，

外观无明显变化。在火焰中用平头镊子进行压缩，压缩应变约为整体高度的 20%，

释放后材料恢复为原状（图 6.14(b)）。实验结果表明，即使在~1300 ºC 高温极端环

境下，该陶瓷海绵材料仍然能够保持良好的力学回弹性。 

 

图 6.14  (a) 甲烷火焰温度分布；(b) YSZ 陶瓷海绵材料在~1300 ºC 高温下性质稳定，具有

回弹性。 

6.5  超轻陶瓷海绵材料的变形机制 

6.5.1  多孔结构的变形机制 

上述常温及高温实验表明，材料在应变小于 30%时，发生几乎完全的弹性恢

复，且具有较大的能量耗散系数，这与材料内部结构息息相关。观察变形过程中

的局部细节（图 6.15(a)），随着应变增大，初始弯曲的长细纳米纤维弯曲加剧、相

邻纳米纤维发生相对滑移、并出现部分纳米纤维的断裂，卸载后弯曲加剧的纳米

纤维和发生相对滑移的纳米纤维均恢复初始形态。这些可逆的变形使得材料在 30%

应变下发生回弹，而弯曲、摩擦以及纳米纤维的断裂则是使得材料具有高能量耗

散系数的主要变形机制（图 6.15(b)）。 
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图 6.15  (a) 压缩变形过程局部放大 SEM 图像；(b) 弯曲、断裂和相互滑移摩擦是能量耗

散的三大主要机制。 

之前研究表明，晶粒尺寸也是影响材料力学行为的一个重要因素。因此，在

下一小节中将利用分子动力学模拟，重点研究不同晶粒尺寸下 TiO2 纳晶陶瓷材料

的力学行为。 

6.5.2  纳晶 TiO2陶瓷塑性变形的分子动力学模拟 

6.5.2.1  纳晶 TiO2陶瓷拉压变形及晶粒尺寸的影响 

（一）模型建立 

首先建立纳晶态和非晶态 TiO2 原子模型。如图 6.16(a)所示，纳晶态 TiO2 原子

模型采用锐钛矿相（图 6.16(b)），与上述实验得到的纳晶态 TiO2 纳米纤维保持一

致。多晶构型利用 Voronoi 法生成[198]，晶粒尺寸分别为 2 nm、4 nm 和 6 nm，整

体结构尺寸为 8×8×8~24×24×24 nm
3，包含 64 个晶粒。为了排除晶粒尺寸有限的情

况下，多晶构型对力学行为的影响，三个模型中除晶粒尺寸不同外，每个晶粒的

相对位置及取向完全相同，最大样品包含原子数量为~1,680,400 个原子。TiO2 非晶
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模型参照 Murali 等[199]生成非晶样品方法，通过将晶粒尺寸为 2 nm 的多晶样品进

行高温熔化并进行淬火处理得到。高温熔化：TiO2 的熔点为 1668 ºC，因此在该过

程中将纳米多晶TiO2在 1 K下弛豫 50 ps后升温至 2500 K，升温过程时长为 200 ps，

随后保持 2500 K 温度下弛豫 100 ps；淬火降温：将熔化的 TiO2 模型从 2500 K 经

历 400 ps 降温至室温 300 K，并继续在 300 K 下弛豫 100 ps，使整体结构能量最小，

保持稳定。全部过程中温度控制均采用 Nose-Hoover 热浴法。非晶化的 TiO2 原子

模型如图 6.16(c)所示，其 RDF（图 6.16(d)）表明除去第一个最高峰（对应于 Ti-O

键长 0.19 nm）外，无明显特征峰，且函数随径向距离增大而收敛于 1，证明该原

子模型具有短程有序、长程无序的特点，是非晶结构的典型特征。模拟的时间步

长为 1.0 fs，x、y、z 三轴方向均为周期性边界。在加载过程之前进行能量最小化，

并在 NPT 系综下控制系统温度为 300 K 进行动态弛豫。单轴拉伸或压缩的加载过

程保持应变率为 5×10
8
 s

-1，并通过 NPT 系统控制非拉伸/压缩方向应力为零[200]。 

 

图 6.16  (a) 纳晶态 TiO2原子构型示意图；(b) Anatase 相特征单胞结构；(c) 非晶态 TiO2

原子构型示意图；(d) 非晶态 TiO2的 RDF 曲线。 
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（二）势函数选择 

 

图 6.17  (a) 晶粒尺寸为 6 nm、直径为 20 nm 的 TiO2纳米柱单轴拉伸曲线及应变分别为

5.0%和 8.0%时对应的变形剪切应变云图；(b) 晶粒尺寸为 6 nm 的 TiO2立方体三轴压缩的

静水应力-体积应变曲线。 

近年来，已经发展得到多种势函数来描述 TiO2材料的原子间相互作用[201-205]，

包括 Matsui 和 Akaogi（MA）提出的对势[203]，以及目前应用最为广泛的 Swamy

和 Gale 提出的变电量势[125]等。MA 对势中包含库伦力、弥散及相互排斥作用力；

变电量势在基本的 Morse 对势基础上考虑量子电荷平衡，因此又被称为 MS-Q 势。

该对势由库伦相互作用和无静电的 Morse 相互作用组成。由于 MS-Q 势引入了量

子能量平衡，因而计算代价更大，但 MS-Q 势可以准确预测几乎所有 Ti-O 化合物

的晶体结构，多种化合物的弹性常数和稳定态，以及能够预测金红石相的（100）

面形成能。相较 MA 势而言，MS-Q 势能更好的预测低压相（例如金红石、锐钛矿、

板钛矿等）的体积模量，且 MS-Q 势在低压和高压相图中均能较好吻合多种结构

的热平衡、相平衡参数等[206]。因此在本小节中采用 MS-Q 势函数来描述 TiO2 中原

子间相互作用力。 
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为了进一步验证 MS-Q 势函数的准确性，这里计算了锐钛矿相 TiO2的弹性常

数。图 6.17(a)展示了晶粒尺寸为 6 nm、直径为 20 nm 的 TiO2 纳米线的单轴拉伸应

力-应变曲线。拟合线性段得到杨氏模量为 201.5±17.5 GPa，与压痕实验测得的杨

氏模量实验值 170 GPa 相当[207]。图 6.17(a)右侧展示了应变分别为 5%和 8%时剪切

应变云图。应变为 5%时，对应于应力-应变曲线上最高点，较大的剪切应变主要集

中在晶界处；应变为 8%时，纳米纤维发生沿晶断裂，断口相对平整，与拉伸方向

垂直。对晶粒尺寸为 6 nm 的 TiO2 立方体进行三轴静水压缩模拟。图 6.17(b)为静

水压缩的静水压力-体积应变曲线，拟合线性段得到体模量为 166.2±3.0 GPa，与

实验中晶粒尺寸为 4-6 nm 的样品测得的体积模量 165-185 GPa 相一致[208]。上述模

拟结果均证明了 MS-Q 势能够很好地描述锐钛矿相 TiO2 的力学性能。 

（三）单轴拉伸及超塑性 

 

图 6.18  不同晶粒尺寸和非晶态 TiO2单轴拉伸应力-应变曲线。 

图 6.18 展示了不同晶粒尺寸和非晶态 TiO2 的单轴拉伸应力-应变曲线。所有曲

线在初始阶段经历~3%应变的线弹性段，随后应力随着应变增加而增大，但会与初

始线性段发生偏离。当晶粒尺寸为 6 nm 和 4 nm 时，最高应力对应的应变分别为

9.1%和 12.3%，断裂应变分别为 26.3%和 34.1%。对比图 6.17(a)，晶粒尺寸相同时，

由于边界条件的不同，会影响裂纹成形时对应的应变值。当晶粒尺寸为 2 nm 时，

应力峰值对应的应变为 16.9%，随后流动应力保持在应力峰值附近波动，且应变达

到 90%时应力无明显下降。对于非晶态 TiO2，应力达到峰值后回落至一个相对稳

定的平台，其应力水平与 2 nm 纳晶样品的应力水平相当，且应变达到 90%时，应

力值无明显下降。上述曲线表明，在晶粒尺寸小于 4 nm 时，钛矿相的 TiO2 陶瓷在

常温下会发生超塑性变形。 
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图 6.19  晶粒尺寸分别为 (a-c) 6 nm和 (d-f) 4 nm时纳米多晶TiO2的单轴拉伸变形原子构

型云图。原子通过剪切应变着色。 

 

图 6.20  (a-c) 晶粒尺寸为 2 nm 和 (d-f) 非晶态 TiO2的单轴拉伸变形原子构型云图。原子

通过剪切应变着色。 
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以往的研究中发现，陶瓷的晶粒尺寸达到微米量级时，在 1000 ºC 以上高温和

应变率大于 10
-4

 s
-1 条件下，陶瓷材料会实现超塑性[209-211]。Kim 等人[212]发现

ZrO2-spinel-Al2O3 复合陶瓷在温度高于 1500 ºC、应变率为 1 s
-1 的条件下可以实现

390%的拉伸应变。这一超塑性来源于亚微米尺寸的多相结构、晶界滑移、以及 ZrO2

内部的位错滑移。一些实验表明，当晶粒尺寸达到纳米量级时，原本脆性陶瓷材

料会具有较好的延展性，当温度低于 200 ºC 时拉伸应变可以达到~100%
[213]。此外，

纳米多晶 SiC 的分子动力学模拟结果表明，常温下随着晶粒尺寸从 6 nm 降至 2 nm

时，材料的塑性变形能力显著增强[214]。我们的分子动力学模拟结论与上述文献报

道的结论一致，即当多晶陶瓷的晶粒尺寸达到纳米量级时，在室温下和高应变率

条件下，材料可以实现超塑性变形。 

图 6.19 展示了晶粒尺寸为 6 nm 和 4 nm 的纳米多晶模型在拉伸过程中不同拉

伸应变下的原子构型云图。在图中原子采用剪切应变染色。当不同晶粒尺寸的构

型拉伸应变分别为 5.4%和 10.2%时（图 6.19(a)(d)），在晶界附近出现较大的剪切

应变，但没有裂纹产生；随着应变分别增大至 10.2%和 20.1%时（图 6.19(b)(e)），

在剪切应变较大处产生微裂纹；微裂纹沿着晶界扩展，使得构型最终发生沿晶断

裂。当晶粒尺寸为 2 nm 时，在 30%拉伸应变时，较大的剪切应变局域在晶界附近，

此时晶界滑移为主导变形机制（图 6.20(a)）。随着应变增加，一些纳米孔洞在大应

变处形核，但这些纳米孔洞并不会发生相互融合，只是随着应变的增加而长大（图

6.20(b-c)）。由此看出，纳米孔洞的萌生和长大是纳晶 TiO2 延展性显著提高的主要

原因。前人利用分子动力学模拟研究了纳米多晶 SiC 的变形机制，在其超塑性变

形过程中捕捉到了类似的现象。上述的结果表明，晶界滑移和纳米孔洞形核是陶

瓷超塑性变形的主导机制。 

（四）单轴压缩及非晶化相变 

图 6.21 展示了不同晶粒尺寸和非晶态 TiO2 的单轴压缩应力-应变曲线。曲线初

始阶段为线弹性，应力随着应变增加不断上升，但切线斜率逐渐下降，直至达到

应力峰值。在流动应力段，当晶粒尺寸为 6 nm 和 4 nm 时，流动应力从~15.9%和

~16.5%应变处开始缓慢下降；当晶粒尺寸为 2 nm 或样品为非晶态构型时，流动应

力趋于平缓，无明显下降趋势。此外，从图中可以看出，平均流动应力随晶粒尺

寸减小而减小，非晶态构型的平均流动应力最低。 

图 6.22(a)展示晶粒尺寸为 6 nm 的 TiO2 构型在 15.9%应变（此时应力水平达到

最高）下的原子体应变云图。从图中可以看出，较大的压缩应变局域在晶界处，

且应变较大处的原子为无定形态原子。在变形过程中，应变并非均匀分布在构型

各处，而是局域在原子排布不规则的晶界附近，不规则排布的原子会诱导其周围
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的规则原子发生非晶化相变，从而容纳更大的压缩变形。早先有研究者通过实验

手段进行纳晶陶瓷 TiO2 在压力诱导下的相变研究[208, 215-218]，研究发现在~10-25 

GPa 压力下，纳晶锐钛矿相 TiO2 会发生非晶化相变[215]。图 6.22(b)为晶粒尺寸为 6 

nm 的 TiO2 构型在 15.9%应变下的原子应力云图，局部区域压缩应力高达 18 GPa，

该结果与实验结果吻合。在应力云图中，由于在晶界附近的原子转变为了非晶相，

此时应力水平与非晶化样品在压缩过程中的流动应力值接近，高应力区集中在晶

粒内部，这也表明非晶化相变是从晶界向晶粒内部传播。 

 

图 6.21  不同晶粒尺寸和非晶态 TiO2单轴压缩应力-应变曲线。 

放大三晶交处，观察压缩应变分别为 0.0%和 15.9%时的原子球键模型（图

6.22(c)）的变化发现，在晶界周围规则排布的原子在应变为 15.9%时转化为了非规

则排布的原子（绿色实线包络的区域）。随着应变的进一步增加，非晶化区域不断

扩大。注意到随着晶粒尺寸的减小，晶界处原子体积占比不断提高，使得非晶化

发生的临界应力降低，这也对应于流动应力随晶粒尺寸减小而减小的变化趋势。

此外，通过 RDF 的变化同样能够观察到非晶区域不断长大的过程（图 6.22(d)）。

黑色箭头所指的特征峰反映锐钛矿相 TiO2 结构的长程有序性。随着压缩应变的不

断增大，黑色箭头处所指的特征峰明显减弱，一些较小的峰消失，表明构型内部

非晶化区域明显扩大。从三轴静水压缩过程中观察到的非晶化相变现象更为显著。

如图 6.23(a)所示，体积应变为 8.7%时，晶界区域相较于晶粒内部开始出现较大的
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体积应变。随着体积应变增大，大体积应变区域从晶界处向晶粒内部迅速扩展，

当体积应变达到 37.9%时，样品大部分区域全部转变为非晶态。从RDF（图 6.23(c)）

能够看出，当体积应变约为 24.0%时，晶体结构由于长程有序排布产生的特征峰几

乎完全消失。 

 

图 6.22  (a-b) 晶粒尺寸为 6 nm，压缩应变 15.9%时的原子zz 应变和原子应力云图；(c) 晶

粒尺寸为 6 nm，压缩应变分别为 0.0%和 15.9%时的局部放大区域；(d) RDF 随压缩应变增

加的变化规律。 

（五）晶界的作用 

结合上述拉伸与压缩变形过程分析，发现晶界在变形过程中起到了关键作用。

拉伸过程中剪切应变诱导的滑移过程局域在晶界处，而压缩过程中非晶化相变从

晶界处开始并向晶粒内部扩展。在纳米晶粒构型中，当晶粒尺寸小于6 nm时，晶

界原子体积占比大于30%[219]，晶界的变形主导了纳米多晶材料的塑性变形。晶界

处原子为不规则排布，与非晶态原子排布规律类似。非晶态TiO2拉伸过程中的原

子剪切应变云图如图6.20(d-f)所示，随着应变增大，出现局域剪切应变带，但没有

明显的微裂纹或孔洞产生。在压缩过程中，非晶态的流动应力较小，意味着相较

于整齐排布的晶粒，非晶态区域更易于产生变形，从而容纳更多的应变。 
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图 6.23  (a) 三轴静水压缩过程中，晶粒尺寸为 6 nm 的 TiO2不同体积应变下的体积应变

云图；(b-c) 随着体积应变增大，RDF 的变化曲线。 

6.5.2.2  弯曲变形 

上述分子动力学模拟结果表明，由于大量晶界存在，纳晶TiO2陶瓷在单向拉

伸/压缩加载下均可以承受较大的变形。而之前陶瓷纳米纤维海绵的压缩实验中，

纳米纤维的弯曲是一种主要的变形机制。弯曲变形是一种比较复杂的变形状态，

发生弯曲变形的材料内部每一点处应变状态均不相同，弯曲部分靠近内侧的区域

主要受压应变，靠近外侧的区域主要受拉应变。这一小节中，将采用分子动力学

模拟纳晶TiO2陶瓷纳米柱的弯曲，并对其变形状态进行分析。 

（一）模型建立及模拟参数 

将上一小节中得到的晶粒尺寸为6 nm、直径为20 nm的纳晶TiO2陶瓷纳米柱通

过原子映射的方法将直柱逐步映射成弯曲中心角为180°的弯柱，映射保证纳米柱的

中轴长度不变，整个系统包含原子1,680,400个。进行能量最小化后采用NVT系综

控制系统温度为300 K条件下弛豫200 ps，时间步长为1 fs，势函数采用MS-Q势函

数[124]。为保持样品的弯曲形态，弛豫过程中固定预弯曲纳米柱两端边界处的原子。 

（二）模拟结果 

图 6.24 (a-b)给出了弯曲纳晶 TiO2陶瓷纳米柱中截面的原子构型的剪切应变云

图和轴向应变云图。从图中可以看出，在晶界处会产生纳米孔洞，大剪切应变和
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轴向应变区域集中在纳米纤维表面。其中，在纳米柱内侧表面受压缩区域，原子

排布明显发生无序化，说明纳晶 TiO2 发生非晶化相变；而在外侧表面受拉伸区域，

沿晶界处剪切应变较大。单轴拉伸过程中，纳晶样品由于微裂纹萌生、扩展而导

致沿晶断裂。而在弯曲变形状态下，沿着纳米柱横截面应变呈梯度分布，虽然在

样品中产生了纳米孔洞或微裂纹，但是由于应变梯度的存在，会抑制这些缺陷的

扩展。因此，这一方面解释了在实验中，由于纳米晶粒的存在，TiO2 陶瓷纳米纤

维能够承受较大的弯曲变形，另一方面也解释了随着晶粒尺寸的增大，由于 TiO2

陶瓷纳米纤维受弯曲变形后更容易发生脆性断裂，因而在对比实验中也更容易产

生应力突降。 

 

图 6.24  晶粒尺寸为 6 nm，直径为 20 nm 的预弯曲纳晶 TiO2陶瓷纳米柱在 300 K 下弛豫

后的 (a) 剪切应变云图；(b) 轴向应变云图。 

6.6  本章小结 

本章利用实验和分子动力学模拟相结合的方法，研究了具有纳晶微结构的陶

瓷纳米纤维海绵材料的高温弹性及其变形机制，主要研究成果包含以下三个方面： 

（一）陶瓷纳米纤维海绵材料的高温弹性 

制备了多种耐高温的陶瓷纳米纤维海绵材料，材料表征得到其孔隙率高达 99%

以上，密度仅有 8-40 mg/cm
3，单根纳米纤维直径为~100-200 nm，且由晶粒尺寸为

~10 nm 的纳晶微结构组成。压缩实验证明了常温下弹性应变达 50%，且在 800 ºC

下陶瓷纳米纤维海绵仍保持高温弹性。 

（二）陶瓷纳米纤维海绵材料的变形及能量耗散机制 
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实验表明，陶瓷纳米纤维海绵单位体积吸收能量可达 38.1 mJ/cm
3，能量耗散

系数收敛为~40%。压缩过程中，相互支撑、堆垛、编织而成的纳米纤维网络发生

弯曲、断裂和相互滑移，弯曲和滑移等可逆变形使整体材料保有弹性特征，且通

过纳米纤维塑性变形、断裂和相互摩擦实现较大的能量耗散。此外，通过对比实

验证明了小于 10 nm 的纳晶微结构组成的纳米纤维网络具有较好的变形能力。 

（三）纳晶 TiO2 陶瓷的变形机制 

采用分子动力学模拟了晶粒尺寸为 2-6 nm 的 TiO2 单轴拉伸与压缩变形，揭示

了纳米晶粒陶瓷结构的变形机制。在常温和高应变率条件下，当晶粒尺寸低于 4 nm

时，拉伸变形呈现出超塑性；压缩时非晶化相变从晶界处起始并向晶粒内部扩展。

在弯曲变形下，由于应变梯度和纳晶微结构共同作用，可以抑制缺陷生长，因而

纳晶陶瓷纳米纤维能够承受较大的弯曲变形。在纳晶陶瓷中，晶粒尺寸小于 6 nm

时，晶界区域占比大于 30%，因此晶界在纳晶陶瓷的变形过程中起到了关键作用。 
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第7章  总结与展望 

7.1  本论文工作总结 

多孔材料作为一类重要的力学结构和功能材料，人们在不断追求它们的高比

刚度、高比强度、高弹性和高吸能等优异力学性能的道路上不断前行。本论文中，

从制备工艺的选择开始，通过选择新材料、引入具有微纳米特征尺寸的微结构和

优化整体结构设计等角度，制备并得到了多种具有优异力学性能的微纳米规则多

孔点阵结构和无序多孔海绵材料。取得的主要创新性研究成果包括： 

 

图 7.1  选择新材料、引入具有微纳米特征尺寸的微结构和优化整体结构设计是提高多

孔材料力学性能的有效路径。 

1. 利用 TPL 和磁控溅射技术制备得到了新型的高熵合金-聚合物纳米点阵结

构，高熵合金薄膜厚度范围为 14.2-126.1 nm，其中 Octet 型复合纳米点阵结构克服

了近年来报道的多种三维微纳米点阵材料具有的强度-可恢复性相互制约的缺陷，

同时兼具高比强度（0.027 MPa/kg m
3）、超高单位体积吸收能（4.0 MJ/m

3）、高能

量损耗系数（0.5-0.6），并且在最大压缩应变达 50%时具有优异的可恢复性。研究

结果表明，强度-可恢复性相互制约的克服来源于该结构兼具了高熵合金和聚合物

两种材料的优点，且拉伸主导型的单胞类型对于提高结构的可恢复性起显著作用。
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此外，对单胞尺寸和薄膜厚度双形状参数对力学行为的影响的研究结果表明，纳

米点阵结构的可恢复性随单胞的增大而增加，随着薄膜厚度增加，变形主导机制

由屈曲大变形向断裂破坏转变，且比模量和比强度等力学性能在薄膜厚度

14.2-50.0 nm 之间达到局部最优，这一最优设计与整体结构的局域化主导变形机制

转变相关。 

2. 基于结构的拓扑优化设计结果和特征尺寸缺陷不敏感性，利用 TPL 和高温

热解两步法制备了 Octet 型和 Iso 型两类拉伸主导型碳基纳米点阵结构，研究表明

结构在密度为 0.24-1.0 g/cm
3 时，杨氏模量为 0.34-18.6 GPa，压缩强度高达 0.05-1.9 

GPa，同时该点阵结构相较于其他微纳米点阵材料具有最高比强度，达到 146-1900 

MPa g
-1

 cm
3。通过缺陷不敏感性特征尺寸分析，该制备工艺流程得到的结构最小

特征尺寸为 261.2-678.7 nm，与理论预测的临界尺寸 160.5-492.3 nm 相当，使得该

点阵结构具有更为接近理论极限值的高强度。 

3. 研究热解碳材料微结构和力学行为的相互关系。结果表明其微结构由尺寸

为 1.0-1.5 nm 的弯曲单层石墨烯聚集而成，理论预测密度仅为 1.0-1.8 g/cm
3，其中

sp
2 型杂化碳含量大于 96.5%。力学实验结果表明，微米柱的拉伸应变为 10-25%，

拉伸强度分布为 0.8-2.5 GPa，符合双参数韦伯分布统计规律，拟合得到的韦伯模

量相较传统陶瓷材料韦伯模量较高，说明了该材料的拉伸强度受缺陷主导；最大

压缩应变可超过 40%，压缩强度具有尺寸效应，规律符合压缩劈裂尺寸效应模型，

当微米柱直径小于 2.3 m 时，其强度 3.8-11.3 GPa 与劈裂模型预测的极限强度吻

合。由于该材料密度较低，可实现高达 8.07 GPa g
-1

cm
3 比强度，高于目前具有最

高比强度的金刚石材料（5.60 GPa g
-1

cm
3）。其微结构初始弯曲的单层石墨烯单元

兼具面内高强度和面外大变形的特点，拉伸时弯曲石墨烯伸长并发生相互滑移和

碳碳键断裂，压缩时弯曲石墨烯易于变形且弯曲加剧导致滑移破坏，微结构决定

了材料具有的上述优异力学性能。 

4. 采用气纺丝技术制备得到的多种耐高温的陶瓷纳米纤维海绵材料具有高达

99%的孔隙率，密度仅有 8-40 mg/cm
3。组成陶瓷海绵材料的基本单元为纳米纤维，

其直径为~100-200 nm，由晶粒尺寸为~10 nm 的纳晶微结构构成。高温实验结果表

明陶瓷纳米纤维海绵材料具有高温弹性。在 400 ºC 下陶瓷纳米纤维海绵材料压缩

应变大于 20%时仍能实现快速地弹性回复，单位体积吸收能可达 29.6 mJ/cm
3，能

量耗散系数为~40%；在 800 ºC 下，10%压缩应变的 10 周循环加载仅有 1%残余应

变。压缩过程中，相互支撑、堆垛、编织而成的纳米纤维网络发生弯曲、断裂和

相互滑移，这是三种重要的能量耗散机制。此外，通过分子动力学模拟研究了多

种变形模式下纳晶 TiO2 的变形机制。通过模拟揭示了 TiO2 纳米尺寸晶粒对变形机
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制的关键作用。拉伸过程中，随着晶粒尺寸减小，塑性变形能力增强，当晶粒尺

寸低于 4 nm 时，拉伸变形具有超塑性，在变形过程中发生晶界滑移和纳米孔洞的

生成；压缩过程中，发生非晶化变形，非晶化从具有高应力区的晶界处诱导产生，

随着压缩应变的增加，相变从晶界向晶粒内部扩展，并伴随有晶界的滑移和扩展。 

7.2  后续工作展望 

本论文主要对两类纳米点阵材料和一类陶瓷纳米纤维海绵多孔材料的制备、

微结构表征和力学性能进行了深入的研究，取得了一些研究成果，下面对未来可

能开展或改进的研究工作进行思考和展望。 

1. 在第 3章中制备得到的高熵合金-聚合物纳米点阵从一定程度上克服了强度

-可恢复性的相互制约，但相较于目前文献中报道的利用氧化铝陶瓷、热解碳等基

体材料制备得到的微纳米点阵结构的最高强度仍有一定差距。如何改进制备工艺、

选择合适的拓扑结构、制备保持良好回弹性的同时具有更高强度的点阵材料是继

续深入研究的目标之一。 

2. 在第 4 章中，利用拓扑优化后的结构得到的碳基纳米点阵材料的强度较之

前文献报道结构更为接近理论强度，然而与理论极限仍有差距。重要的原因是由

于制备过程中引入材料内部和整体结构的缺陷导致的。在后续的工作中，通过改

良热解工艺流程、控制热解过程中整体结构的收缩速率、加强结构中的薄弱区域、

进一步减小结构的最小特征尺寸，是未来制备得到可以实现理论极限强度纳米点

阵结构的几个主要改进方向。 

3. 目前，由于微纳米点阵结构在不同基体材料和拓扑形状下，表现出复杂的

变形和破坏机制，目前大量的对于点阵结构力学性能的理论研究仍然集中在对结

构的杨氏模量、泊松比、强度等力学性能的预测和分析，仍然没有一套有效的理

论框架能够完全描述点阵结构的形状、材料属性、缺陷类型与其力学性能之间的

关系。在后续的工作中将考虑这些因素，根据实验中观察到的多种变形和破坏机

制，建立相关的力学模型描述这些因素与点阵结构力学性能之间的关联。 

4. 在第 6 章中通过分子动力学模拟的方法研究了纳晶陶瓷拉伸过程中的超塑

性行为。由于陶瓷具有远超于传统金属材料的高刚度、高强度等优异力学性能，

但是却极易发生脆性断裂，因而很难将陶瓷材料用于结构材料中去。分子动力学

模拟的结果为未来制备像金属一样具有超高延展性的陶瓷材料指明了方向，如何

在现实中真正实现超塑性陶瓷也是需要我们进一步深入探讨的课题。 
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附录 A  打印纳米点阵结构输入文件的 MATLAB 代码 

主程序 

close all; clear; clc 

%%输出参数 

plUnit = 1; %Plot unit cell 

plLat = 1; %Plot Lattice 

gwlLat = 1; %Create GWL file output of the lattice 

%%输入结构参数 

R_blue = 0.4; 

layer = 0.1; 

hatch = 0.1; 

W = 10; %单胞边长 [um] 

th = 45; %单胞 xy 平面与斜面的夹角 

name = ['Iostruss_UnitCell__3x3x3_' num2str(W) '_R_' num2str(R_blue) '_th_' num2str(th) 

'_Layer_' num2str(layer) '_Hatch_' num2str(hatch)]; 

%%生成单胞 

U = UC_Isotruss(W,th,R_blue,plUnit); 

%创建点阵 

x = 3; 

y = 3; 

z = 3; 

crop = [1 1 1 1 0 0]; %[front back left right top bottom] 

Lat_total = Lattice_for_Isotruss(U,[x y z],crop,plLat); 

Lat = Lat_total(:,1:6); 

R = Lat_total(:,7); 

%%生成 GWL 格式文件 

if gwlLat 

    xBar = 0; 

    off = .15; 

    power = 5; 

    fast = 1; 

    width = 0.1; 

    voxel = [width/2 width*2]; 

    Shell = 0.0; 

    GWL_Write_Galvo_3(Lat,R,layer,hatch,voxel,Shell,[name '_Galvo_3']) 

end 
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UC_Isotruss 函数 

function UnitCell [] = UC_Isotruss(W,th,r_blue,pl) 

 

% UC_Isotruss    创建 Isotruss 点阵单胞 

%   UC_Isotruss(W,th,pl) creates an Isotruss unit cell with 

%   width W and diagonal tube angle th. 

%   W is a scalar 

%   th is angle in degrees 

%   pl (0 = off or 1 = on) will plot the unit cell 

 

%%定义参数 

H = W*tand(th); %Vertical height 

v = 15; %Number of vertices in unit cell 

b = 26; %Number of bars in unit cell 

 

%%定义节点坐标 

V = zeros(v,3); 

V(1,:)  = [0    0   0]; %Lower square 

V(2,:)  = [W    0   0]; 

V(3,:)  = [W    W   0]; 

V(4,:)  = [0    W   0]; 

V(5,:)  = [0    0   H]; %Upper square 

V(6,:)  = [W    0   H]; 

V(7,:)  = [W    W   H]; 

V(8,:)  = [0    W   H]; 

V(9,:)  = [W/2  W/2 0]; %Octahedron 

V(10,:) = [W/2  0   H/2]; 

V(11,:) = [W    W/2 H/2]; 

V(12,:) = [W/2  W   H/2]; 

V(13,:) = [0    W/2 H/2]; 

V(14,:) = [W/2  W/2 H]; 

V(15,:) = [W/2  W/2 H/2]; 

 

%%定义杆件坐标 

B = zeros(b,2); 

B(1,:)  = [1    2]; 

B(2,:)  = [2    3]; 

B(3,:)  = [3    4]; 

B(4,:)  = [4    1]; 

B(5,:)  = [1    5]; 

B(6,:)  = [5    6]; 
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B(7,:)  = [6    2]; 

B(8,:)  = [6    7]; 

B(9,:)  = [7    3]; 

B(10,:) = [7    8]; 

B(11,:) = [8    4]; 

B(12,:) = [8    5]; 

B(13,:) = [9    15]; 

B(14,:) = [15   14]; 

B(15,:) = [11   15]; 

B(16,:) = [15   13]; 

B(17,:) = [10   15]; 

B(18,:) = [15   12]; 

B(19,:) = [1    15]; 

B(20,:) = [15    7]; 

B(21,:) = [2    15]; 

B(22,:) = [15   8]; 

B(23,:) = [3    15]; 

B(24,:) = [15   5]; 

B(25,:) = [4    15]; 

B(26,:) = [15   6]; 

r_red = r_blue * sqrt(3.0*sqrt(3.0)/4.0); 

%r_blue = 1.0; 

%r_red = 2.0; 

R = [r_blue*ones(1,18) r_red*ones(1,8)]'; 

 

%%创建点阵结构 

UnitCell = zeros(b,7); %unit cell array [x1 y1 z1 x2 y2 z2 r] 

for ii = 1:b 

    UnitCell(ii,:) = [V(B(ii,1),:) V(B(ii,2),:) R(ii)]; 

end 

%%绘制点阵单胞 

if pl 

    figure(1) 

    view(15,10) 

    hold on 

    for ii = 1:b 

        plot3([UnitCell(ii,1) UnitCell(ii,4)],... 

              [UnitCell(ii,2) UnitCell(ii,5)],... 

              [UnitCell(ii,3) UnitCell(ii,6)],'b-'); 

    end 

    e = 0.2; 
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    for ii = 1:v 

        plot3(V(ii,1),V(ii,2),V(ii,3),'r.') 

        text(V(ii,1)+e,V(ii,2)+e,V(ii,3)+e,num2str(ii)) 

    end 

    title('Isotruss Unit Cell') 

    axis equal 

    hold off 

end 
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附录 B  参数化生成纳米点阵结构模型的 Python 代码 

# -*- coding: mbcs -*- 

from abaqus import * 

from abaqusConstants import * 

from caeModules import * 

import numpy as np 

import math 

###################### User Defined Parameters ############################## 

# Basic Geometric Parameters 

len_unit_height = 0.010 

len_unit_bottom = len_unit_height * np.sqrt(2.0) 

 

a_ellipse_blue = 0.000600 

b_ellipse_blue = 0.000600 

 

a_ellipse_red = a_ellipse_blue*2.0/np.sqrt(3.0*np.sqrt(3.0)) 

b_ellipse_red = b_ellipse_blue*2.0/np.sqrt(3.0*np.sqrt(3.0)) 

 

# Material Parameters 

Density_PR = 1.0 #unit: t/mm^3 

Modulus_PR = 2100.0 #unit: MPa 

Poisson_PR = 0.3 

Strength_PR =67.2 #unit: MPa 

 

Modulus_Alumina = 164000.0 

Poisson_Alumina = 0.24 

Strength_Alumina = 2560.0 

Thickness_Alumina = 3e-05 

 

# BoundaryConditions 

UserDisplacement = len_unit_height * 0.20 

Bottom_Condition = 2    # 1: fixed bottom; 2: Rigid Movement Confined 

PBC = 0 # 0: no periodic conditon; 1: periodic conditon 

 

len_cylinder_blue = len_unit_height 

len_cylinder_red = 

np.sqrt((len_unit_bottom/2.0)*(len_unit_bottom/2.0)+(len_unit_height/2.0)*(len_unit_height/2.0)) 

half_height = len_unit_height/2.0 
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pi = 3.1415927 

################# Cylinder_blue ############################################ 

Mdb() 

s = mdb.models['Model-1'].ConstrainedSketch(name='__profile__',  

    sheetSize=200.0) 

 

s.EllipseByCenterPerimeter(center=(0.0, 0.0), axisPoint1=(a_ellipse_blue, 0.0),  

    axisPoint2=(0.0, b_ellipse_blue)) 

p = mdb.models['Model-1'].Part(name='Part-1', dimensionality=THREE_D,  

    type=DEFORMABLE_BODY) 

p = mdb.models['Model-1'].parts['Part-1'] 

p.BaseSolidExtrude(sketch=s, depth=len_cylinder_blue) 

 

p = mdb.models['Model-1'].parts['Part-1'] 

session.viewports['Viewport: 1'].setValues(displayedObject=p) 

del mdb.models['Model-1'].sketches['__profile__'] 

################# Cylinder_red ########################################### 

s = mdb.models['Model-1'].ConstrainedSketch(name='__profile__',  

    sheetSize=200.0) 

 

s.EllipseByCenterPerimeter(center=(0.0, 0.0), axisPoint1=(a_ellipse_red, 0.0),  

    axisPoint2=(0.0, b_ellipse_red)) 

p = mdb.models['Model-1'].Part(name='Part-2', dimensionality=THREE_D,  

    type=DEFORMABLE_BODY) 

p = mdb.models['Model-1'].parts['Part-2'] 

p.BaseSolidExtrude(sketch=s, depth=len_cylinder_red) 

 

p = mdb.models['Model-1'].parts['Part-2'] 

session.viewports['Viewport: 1'].setValues(displayedObject=p) 

del mdb.models['Model-1'].sketches['__profile__'] 

################ Bule parts assembly ########################################### 

a = mdb.models['Model-1'].rootAssembly 

a.DatumCsysByDefault(CARTESIAN) 

p = mdb.models['Model-1'].parts['Part-1'] 

a.Instance(name='Part-1-1', part=p, dependent=OFF) 

 

a = mdb.models['Model-1'].rootAssembly 

p = mdb.models['Model-1'].parts['Part-1'] 

a.Instance(name='Part-1-2', part=p, dependent=OFF) 

 

p1 = a.instances['Part-1-2'] 
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p1.translate(vector=(0.0, 0.0, 0.0)) 

session.viewports['Viewport: 1'].view.fitView() 

a = mdb.models['Model-1'].rootAssembly 

a.translate(instanceList=('Part-1-2', ), vector=(0.0, 0.0, -len_cylinder_blue)) 

 

a = mdb.models['Model-1'].rootAssembly 

p = mdb.models['Model-1'].parts['Part-1'] 

a.Instance(name='Part-1-3', part=p, dependent=OFF) 

a = mdb.models['Model-1'].rootAssembly 

a.rotate(instanceList=('Part-1-3', ), axisPoint=(0.0, 0.0, 0.0),  

    axisDirection=(1.0, 0.0, 0.0), angle=90.0) 

 

a = mdb.models['Model-1'].rootAssembly 

p = mdb.models['Model-1'].parts['Part-1'] 

a.Instance(name='Part-1-4', part=p, dependent=OFF) 

a = mdb.models['Model-1'].rootAssembly 

a.rotate(instanceList=('Part-1-4', ), axisPoint=(0.0, 0.0, 0.0),  

    axisDirection=(1.0, 0.0, 0.0), angle=-90.0) 

 

a = mdb.models['Model-1'].rootAssembly 

a.InstanceFromBooleanMerge(name='Part-3', instances=(a.instances['Part-1-1'],  

    a.instances['Part-1-2'], a.instances['Part-1-3'], a.instances['Part-1-4'],  

    ), keepIntersections=ON, originalInstances=SUPPRESS, domain=GEOMETRY) 

 

a = mdb.models['Model-1'].rootAssembly 

p = mdb.models['Model-1'].parts['Part-1'] 

a.Instance(name='Part-1-5', part=p, dependent=OFF) 

a = mdb.models['Model-1'].rootAssembly 

a.translate(instanceList=('Part-1-5', ), vector=(-len_unit_height/2.0, len_cylinder_blue/2.0, 

-len_cylinder_blue/2.0)) 

 

a = mdb.models['Model-1'].rootAssembly 

a.RadialInstancePattern(instanceList=('Part-1-5', ), point=(0.0, 0.0, 0.0),  

    axis=(1.0, 0.0, 0.0), number=4, totalAngle=360.0) 

 

a = mdb.models['Model-1'].rootAssembly 

a.makeIndependent(instances=(a.instances['Part-3-1'], )) 

 

a = mdb.models['Model-1'].rootAssembly 

p = mdb.models['Model-1'].parts['Part-3'] 

a.Instance(name='Part-3-2', part=p, dependent=OFF) 
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a = mdb.models['Model-1'].rootAssembly 

a.translate(instanceList=('Part-3-2', ), vector=(-len_unit_height, 0.0, 0.0)) 

 

a = mdb.models['Model-1'].rootAssembly 

p = mdb.models['Model-1'].parts['Part-1'] 

a.Instance(name='Part-1-6', part=p, dependent=OFF) 

a = mdb.models['Model-1'].rootAssembly 

a.rotate(instanceList=('Part-1-6', ), axisPoint=(0.0, 0.0, 0.0),  

    axisDirection=(0.0, 1.0, 0.0), angle=-90.0) 

 

a = mdb.models['Model-1'].rootAssembly 

p = mdb.models['Model-1'].parts['Part-1'] 

a.Instance(name='Part-1-7', part=p, dependent=OFF) 

a = mdb.models['Model-1'].rootAssembly 

a.rotate(instanceList=('Part-1-7', ), axisPoint=(0.0, 0.0, 0.0),  

    axisDirection=(0.0, 1.0, 0.0), angle=-90.0) 

a.translate(instanceList=('Part-1-7', ), vector=(0.0, len_cylinder_blue/2.0, len_cylinder_blue/2.0)) 

 

a = mdb.models['Model-1'].rootAssembly 

a.LinearInstancePattern(instanceList=('Part-1-7', ), direction1=(0.0, 0.0,  

    -1.0), direction2=(0.0, -1.0, 0.0), number1=2, number2=2, spacing1=len_cylinder_blue,  

spacing2=len_cylinder_blue) 

################ Red parts assembly ############################################ 

a = mdb.models['Model-1'].rootAssembly 

p = mdb.models['Model-1'].parts['Part-2'] 

a.Instance(name='Part-2-1', part=p, dependent=OFF) 

a = mdb.models['Model-1'].rootAssembly 

a.rotate(instanceList=('Part-2-1', ), axisPoint=(0.0, 0.0, 0.0),  

    axisDirection=(1.0, 0.0, 0.0), angle=45.0) 

a = mdb.models['Model-1'].rootAssembly 

a.rotate(instanceList=('Part-2-1', ), axisPoint=(0.0, 0.0, 0.0),  

    axisDirection=(0.0, -1.0, -1.0), angle=math.atan(len_unit_height/len_unit_bottom)/pi*180.) 

 

a = mdb.models['Model-1'].rootAssembly 

p = mdb.models['Model-1'].parts['Part-2'] 

a.Instance(name='Part-2-2', part=p, dependent=OFF) 

a = mdb.models['Model-1'].rootAssembly 

a.rotate(instanceList=('Part-2-2', ), axisPoint=(0.0, 0.0, 0.0),  

    axisDirection=(1.0, 0.0, 0.0), angle=135.0) 

a = mdb.models['Model-1'].rootAssembly 

a.rotate(instanceList=('Part-2-2', ), axisPoint=(0.0, 0.0, 0.0),  
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    axisDirection=(0.0, 1.0, -1.0), angle=math.atan(len_unit_height/len_unit_bottom)/pi*180.) 

 

a = mdb.models['Model-1'].rootAssembly 

p = mdb.models['Model-1'].parts['Part-2'] 

a.Instance(name='Part-2-3', part=p, dependent=OFF) 

a = mdb.models['Model-1'].rootAssembly 

a.rotate(instanceList=('Part-2-3', ), axisPoint=(0.0, 0.0, 0.0),  

    axisDirection=(1.0, 0.0, 0.0), angle=-135.0) 

a = mdb.models['Model-1'].rootAssembly 

a.rotate(instanceList=('Part-2-3', ), axisPoint=(0.0, 0.0, 0.0),  

    axisDirection=(0.0, 1.0, 1.0), angle=math.atan(len_unit_height/len_unit_bottom)/pi*180.) 

 

a = mdb.models['Model-1'].rootAssembly 

p = mdb.models['Model-1'].parts['Part-2'] 

a.Instance(name='Part-2-4', part=p, dependent=OFF) 

a = mdb.models['Model-1'].rootAssembly 

a.rotate(instanceList=('Part-2-4', ), axisPoint=(0.0, 0.0, 0.0),  

    axisDirection=(1.0, 0.0, 0.0), angle=-45.0) 

a = mdb.models['Model-1'].rootAssembly 

a.rotate(instanceList=('Part-2-4', ), axisPoint=(0.0, 0.0, 0.0),  

    axisDirection=(0.0, -1.0, 1.0), angle=math.atan(len_unit_height/len_unit_bottom)/pi*180.) 

 

a = mdb.models['Model-1'].rootAssembly 

p = mdb.models['Model-1'].parts['Part-2'] 

a.Instance(name='Part-2-5', part=p, dependent=OFF) 

a = mdb.models['Model-1'].rootAssembly 

a.rotate(instanceList=('Part-2-5', ), axisPoint=(0.0, 0.0, 0.0),  

    axisDirection=(1.0, 0.0, 0.0), angle=45.0) 

a = mdb.models['Model-1'].rootAssembly 

a.rotate(instanceList=('Part-2-5', ), axisPoint=(0.0, 0.0, 0.0),  

    axisDirection=(0.0, -1.0, -1.0), angle=-math.atan(len_unit_height/len_unit_bottom)/pi*180.) 

a.translate(instanceList=('Part-2-5', ), vector=(-len_unit_height, 0.0, 0.0)) 

a = mdb.models['Model-1'].rootAssembly 

a.RadialInstancePattern(instanceList=('Part-2-5', ), point=(0.0, 0.0, 0.0),  

    axis=(1.0, 0.0, 0.0), number=4, totalAngle=360.0) 

a = mdb.models['Model-1'].rootAssembly 

p = mdb.models['Model-1'].parts['Part-2'] 

a.Instance(name='Part-2-6', part=p, dependent=OFF) 

a = mdb.models['Model-1'].rootAssembly 

a.rotate(instanceList=('Part-2-6', ), axisPoint=(0.0, 0.0, 0.0),  

    axisDirection=(1.0, 0.0, 0.0), angle=45.0) 
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a = mdb.models['Model-1'].rootAssembly 

a.rotate(instanceList=('Part-2-6', ), axisPoint=(0.0, 0.0, 0.0),  

    axisDirection=(0.0, -1.0, -1.0), angle=math.atan(len_unit_height/len_unit_bottom)/pi*180.) 

 

a = mdb.models['Model-1'].rootAssembly 

p = mdb.models['Model-1'].parts['Part-2'] 

a.Instance(name='Part-2-7', part=p, dependent=OFF) 

a = mdb.models['Model-1'].rootAssembly 

a.rotate(instanceList=('Part-2-7', ), axisPoint=(0.0, 0.0, 0.0),  

    axisDirection=(1.0, 0.0, 0.0), angle=45.0) 

a = mdb.models['Model-1'].rootAssembly 

a.rotate(instanceList=('Part-2-7', ), axisPoint=(0.0, 0.0, 0.0),  

    axisDirection=(0.0, -1.0, -1.0), angle=-math.atan(len_unit_height/len_unit_bottom)/pi*180.) 

 

a = mdb.models['Model-1'].rootAssembly 

p = mdb.models['Model-1'].parts['Part-2'] 

a.Instance(name='Part-2-8', part=p, dependent=OFF) 

a = mdb.models['Model-1'].rootAssembly 

a.rotate(instanceList=('Part-2-8', ), axisPoint=(0.0, 0.0, 0.0),  

    axisDirection=(1.0, 0.0, 0.0), angle=45.0) 

a = mdb.models['Model-1'].rootAssembly 

a.rotate(instanceList=('Part-2-8', ), axisPoint=(0.0, 0.0, 0.0),  

    axisDirection=(0.0, -1.0, -1.0), 

angle=math.atan(len_unit_height/len_unit_bottom)/pi*180.+180.) 

 

a = mdb.models['Model-1'].rootAssembly 

p = mdb.models['Model-1'].parts['Part-2'] 

a.Instance(name='Part-2-9', part=p, dependent=OFF) 

a = mdb.models['Model-1'].rootAssembly 

a.rotate(instanceList=('Part-2-9', ), axisPoint=(0.0, 0.0, 0.0),  

    axisDirection=(1.0, 0.0, 0.0), angle=45.0) 

a = mdb.models['Model-1'].rootAssembly 

a.rotate(instanceList=('Part-2-9', ), axisPoint=(0.0, 0.0, 0.0),  

    axisDirection=(0.0, -1.0, -1.0), 

angle=-math.atan(len_unit_height/len_unit_bottom)/pi*180.+180.) 

 

a = mdb.models['Model-1'].rootAssembly 

a.translate(instanceList=('Part-2-6', 'Part-2-7', 'Part-2-8', 'Part-2-9'),  

    vector=(-len_cylinder_blue/2.0, len_cylinder_blue/2.0, len_cylinder_blue/2.0)) 

 

a = mdb.models['Model-1'].rootAssembly 
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a.RadialInstancePattern(instanceList=('Part-2-8', 'Part-2-7', 'Part-2-6',  

    'Part-2-9'), point=(0.0, 0.0, 0.0), axis=(1.0, 0.0, 0.0), number=4,  

    totalAngle=360.0) 

p = mdb.models['Model-1'].parts['Part-2'] 

session.viewports['Viewport: 1'].setValues(displayedObject=p) 

s = mdb.models['Model-1'].ConstrainedSketch(name='__profile__', sheetSize=1.0) 

g, v, d, c = s.geometry, s.vertices, s.dimensions, s.constraints 

s.setPrimaryObject(option=STANDALONE) 

s.rectangle(point1=(-len_unit_bottom/2.0, -len_unit_bottom/2.0), point2=(len_unit_bottom/2.0, 

len_unit_bottom/2.0)) 

p = mdb.models['Model-1'].Part(name='Part-7', dimensionality=THREE_D,  

    type=DEFORMABLE_BODY) 

p = mdb.models['Model-1'].parts['Part-7'] 

p.BaseSolidExtrude(sketch=s, depth=len_unit_height) 

s.unsetPrimaryObject() 

p = mdb.models['Model-1'].parts['Part-7'] 

session.viewports['Viewport: 1'].setValues(displayedObject=p) 

del mdb.models['Model-1'].sketches['__profile__'] 

 

p = mdb.models['Model-1'].parts['Part-2'] 

session.viewports['Viewport: 1'].setValues(displayedObject=p) 

s = mdb.models['Model-1'].ConstrainedSketch(name='__profile__', sheetSize=1.0) 

g, v, d, c = s.geometry, s.vertices, s.dimensions, s.constraints 

s.setPrimaryObject(option=STANDALONE) 

s.rectangle(point1=(-len_unit_bottom, -len_unit_bottom), point2=(len_unit_bottom, 

len_unit_bottom)) 

p = mdb.models['Model-1'].Part(name='Part-8', dimensionality=THREE_D,  

    type=DEFORMABLE_BODY) 

p = mdb.models['Model-1'].parts['Part-8'] 

p.BaseSolidExtrude(sketch=s, depth=len_unit_height*2) 

s.unsetPrimaryObject() 

p = mdb.models['Model-1'].parts['Part-8'] 

session.viewports['Viewport: 1'].setValues(displayedObject=p) 

del mdb.models['Model-1'].sketches['__profile__'] 

 

 

a = mdb.models['Model-1'].rootAssembly 

p = mdb.models['Model-1'].parts['Part-7'] 

a.Instance(name='Part-7-1', part=p, dependent=OFF) 

a = mdb.models['Model-1'].rootAssembly 

a.rotate(instanceList=('Part-7-1', ), axisPoint=(0.0, 0.0, 0.0),  
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    axisDirection=(0.0, 1.0, 0.0), angle=90.0) 

a = mdb.models['Model-1'].rootAssembly 

a.rotate(instanceList=('Part-7-1', ), axisPoint=(0.0, 0.0, 0.0),  

    axisDirection=(1.0, 0.0, 0.0), angle=45.0) 

a = mdb.models['Model-1'].rootAssembly 

a.translate(instanceList=('Part-7-1', ), vector=(-len_unit_height, 0.0, 0.0)) 

 

a = mdb.models['Model-1'].rootAssembly 

p = mdb.models['Model-1'].parts['Part-8'] 

a.Instance(name='Part-8-1', part=p, dependent=OFF) 

a = mdb.models['Model-1'].rootAssembly 

a.rotate(instanceList=('Part-8-1', ), axisPoint=(0.0, 0.0, 0.0),  

    axisDirection=(0.0, 1.0, 0.0), angle=90.0) 

a = mdb.models['Model-1'].rootAssembly 

a.rotate(instanceList=('Part-8-1', ), axisPoint=(0.0, 0.0, 0.0),  

    axisDirection=(1.0, 0.0, 0.0), angle=45.0) 

a = mdb.models['Model-1'].rootAssembly 

a.translate(instanceList=('Part-8-1', ), vector=(-len_unit_height*1.5, 0.0, 0.0)) 

 

a1 = mdb.models['Model-1'].rootAssembly 

a1.InstanceFromBooleanCut(name='Part-9',  

    instanceToBeCut=mdb.models['Model-1'].rootAssembly.instances['Part-8-1'],  

    cuttingInstances=(a1.instances['Part-7-1'], ), originalInstances=SUPPRESS) 

 

a1 = mdb.models['Model-1'].rootAssembly 

a1.InstanceFromBooleanMerge(name='Part-4', instances=(a1.instances['Part-3-1'],  

    a1.instances['Part-1-5'], a1.instances['Part-1-5-rad-2'],  

    a1.instances['Part-1-5-rad-3'], a1.instances['Part-1-5-rad-4'],  

    a1.instances['Part-3-2'], a1.instances['Part-1-6'],  

    a1.instances['Part-1-7'], a1.instances['Part-1-7-lin-1-2'],  

    a1.instances['Part-1-7-lin-2-1'], a1.instances['Part-1-7-lin-2-2'],  

    a1.instances['Part-2-1'], a1.instances['Part-2-2'],  

    a1.instances['Part-2-3'], a1.instances['Part-2-4'],  

    a1.instances['Part-2-5'], a1.instances['Part-2-5-rad-2'],  

    a1.instances['Part-2-5-rad-3'], a1.instances['Part-2-5-rad-4'],  

    a1.instances['Part-2-6'], a1.instances['Part-2-7'],  

    a1.instances['Part-2-8'], a1.instances['Part-2-9'],  

    a1.instances['Part-2-8-rad-2'], a1.instances['Part-2-8-rad-3'],  

    a1.instances['Part-2-8-rad-4'], a1.instances['Part-2-7-rad-2'],  

    a1.instances['Part-2-7-rad-3'], a1.instances['Part-2-7-rad-4'],  

    a1.instances['Part-2-6-rad-2'], a1.instances['Part-2-6-rad-3'],  
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    a1.instances['Part-2-6-rad-4'], a1.instances['Part-2-9-rad-2'],  

    a1.instances['Part-2-9-rad-3'], a1.instances['Part-2-9-rad-4'], ),  

    keepIntersections=OFF, originalInstances=SUPPRESS, domain=GEOMETRY) 

 

a1 = mdb.models['Model-1'].rootAssembly 

a1.InstanceFromBooleanCut(name='Part-5',  

    instanceToBeCut=mdb.models['Model-1'].rootAssembly.instances['Part-4-1'],  

    cuttingInstances=(a1.instances['Part-9-1'], ), originalInstances=SUPPRESS) 

############### end of the model construction ################################### 

a = mdb.models['Model-1'].rootAssembly 

v1 = a.instances['Part-5-1'].vertices 

a.ReferencePoint(point=v1[0]) 

a = mdb.models['Model-1'].rootAssembly 

r1 = a.referencePoints 

refPoints1=(r1[90], ) 

a.Set(referencePoints=refPoints1, name='RP-1') 

####################### Material ########################################### 

mdb.models['Model-1'].Material(name='PR') 

mdb.models['Model-1'].materials['PR'].Density(table=((Density_PR, ), )) 

mdb.models['Model-1'].materials['PR'].Elastic(table=((Modulus_PR, Poisson_PR), )) 

mdb.models['Model-1'].materials['PR'].Plastic(table=((Strength_PR, 0.0), )) 

 

mdb.models['Model-1'].Material(name='Aluminia') 

mdb.models['Model-1'].materials['Aluminia'].Elastic(table=((Modulus_Alumina, 

Poisson_Alumina), )) 

mdb.models['Model-1'].materials['Aluminia'].Plastic(table=((Strength_Alumina, 0.0), )) 

 

mdb.models['Model-1'].HomogeneousSolidSection(name='PR-section', material='PR',  

    thickness=None) 

 

mdb.models['Model-1'].HomogeneousShellSection(name='Aluminia-section',  

    preIntegrate=OFF, material='Aluminia', thicknessType=UNIFORM,  

    thickness=Thickness_Alumina, thicknessField='', idealization=NO_IDEALIZATION,  

    poissonDefinition=DEFAULT, thicknessModulus=None, temperature=GRADIENT,  

    useDensity=OFF, integrationRule=SIMPSON, numIntPts=5) 

 

p = mdb.models['Model-1'].parts['Part-5'] 

c = p.cells 

cells = c.getSequenceFromMask(mask=('[#1 ]', ), ) 

region = p.Set(cells=cells, name='Set-3') 

p = mdb.models['Model-1'].parts['Part-5'] 
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p.SectionAssignment(region=region, sectionName='PR-section', offset=0.0,  

    offsetType=MIDDLE_SURFACE, offsetField='',  

    thicknessAssignment=FROM_SECTION) 

############### Calculate ####################################### 

p = mdb.models['Model-1'].parts['Part-5'] 

volume_ISOTRUSS = p.getMassProperties()['volume'] 

volume_Unit_Cell = len_unit_bottom * len_unit_bottom * len_unit_height 

Relative_Density = volume_ISOTRUSS / volume_Unit_Cell 

Estimate_Reliative_Density = (16.0*pi*a_ellipse_red*b_ellipse_red*len_cylinder_red  

 + 12*pi*a_ellipse_blue*b_ellipse_blue*len_cylinder_blue) / volume_Unit_Cell 

 

print('Relative Density of ISOTRUSS is:%f' % Relative_Density) 

print('Estimated Relative Density of ISOTRUSS is:%f' % Estimate_Reliative_Density) 
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附录 C  TiO2陶瓷 LAMMPS 运行脚本 

生成非晶态 TiO2陶瓷 LAMMPS 运行脚本 

#----------------- Settings ---------------------------- 

units   metal 

dimension  3 

processors 3 3 3 

boundary  p p p 

atom_style   full 

 

#----------------- Atom definition --------------------- 

read_data  model1_2500.200000.lam 

neighbor     2.0 bin 

neigh_modify one 10000 page 1000000 

pair_style hybrid/overlay coul/cut 20.0 morse 20.0 

pair_coeff  * * coul/cut 

pair_coeff 1 2 morse 1.0279493  3.640737 1.88265 

pair_coeff 1 1 morse 0.00567139 1.5543   4.18784 

pair_coeff 2 2 morse 0.042117   1.1861   3.70366 

################################################################# 

variable p1 equal "pxx" 

variable p2 equal "pyy" 

variable p3 equal "pzz" 

################################################################# 

reset_timestep 200000 

timestep 0.001 

################################################################# 

fix             1 all npt temp 926.1587 2500 0.2 x 0.0 0.0 1.0 y 0.0 0.0 1.0 z 0.0 0.0 1.0 drag 5.0 

thermo   100 

thermo_style  custom step temp pe etotal pxx pyy pzz vol lx ly lz 

thermo_modify lost ignore 

dump   1 all custom 40000 model1_2500.*.dump id x y z type mol 

restart 40000 model1_2500.*.restart 

run            200000 

unfix           1 

#undump  1 

################################################################# 

reset_timestep 0 

fix             2 all npt temp 2500 2500 0.2  x 0.0 0.0 1.0 y 0.0 0.0 1.0 z 0.0 0.0 1.0 drag 5.0 
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thermo   100 

thermo_style  custom step temp pe etotal pxx pyy pzz vol lx ly lz 

dump   2 all custom 100000 model2500_2500.*.dump id x y z type mol 

restart 20000 model2500_2500.*.restart 

run         100000     

unfix           2 

#umdump          2 

################################################################# 

reset_timestep 0 

fix             3 all npt temp 2500 300 0.2  x 0.0 0.0 1.0 y 0.0 0.0 1.0 z 0.0 0.0 1.0 drag 5.0 

thermo   100 

thermo_style  custom step temp pe etotal pxx pyy pzz vol lx ly lz 

dump   3 all custom 400000 model2500_300.*.dump id x y z type mol 

restart 40000 model2500_300.*.restart 

run         400000     

unfix       3 

################################################################# 

reset_timestep 0 

fix         4 all npt temp 300 300 0.2 x 0.0 0.0 1.0 y 0.0 0.0 1.0 z 0.0 0.0 1.0 drag 5.0 

thermo   100 

thermo_style  custom step temp pe etotal pxx pyy pzz vol lx ly lz 

dump  4 all custom 100000 modelfinal.*.dump id x y z type mol 

restart 20000 modelfinal.*.restart 

run         100000 

 

单轴压缩 TiO2陶瓷 LAMMPS 运行脚本 

#----------------- Initialization ---------------------- 

units      metal 

dimension 3 

#newton 

processors 3 3 3 

boundary   p p p 

atom_style   full 

#----------------- Atom definition --------------------- 

read_data     modelfinal.100000.lam 

#----------------- Settings ---------------------------- 

pair_style hybrid/overlay coul/cut 20.0 morse 20.0 

pair_coeff  * * coul/cut 

pair_coeff 1 2 morse 1.0279493  3.640737 1.88265 

pair_coeff 1 1 morse 0.00567139 1.5543   4.18784 

pair_coeff 2 2 morse 0.042117   1.1861   3.70366 
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neigh_modify one 10000 page 1000000 

compute  patompe all pe/atom  

compute  patoms all stress/atom NULL 

compute  tstr all reduce ave c_patoms[1] c_patoms[2] c_patoms[3] 

compute  atcna all cna/atom 1.98 

group TiAtom type 1 

group  OxyAtom type 2 

compute  atcentroTi TiAtom centro/atom 6 

compute  atcentroO OxyAtom centro/atom 6 

compute     xyzcoor all property/atom x y z  

compute     xmax all reduce max c_xyzcoor[1] 

compute     xmin all reduce min c_xyzcoor[1]  

compute     ymax all reduce max c_xyzcoor[2]   

compute     ymin all reduce min c_xyzcoor[2] 

compute     zmax all reduce max c_xyzcoor[3]   

compute     zmin all reduce min c_xyzcoor[3] 

###################################### 

# Energy minimization 

min_style cg 

minimize 1.0e-7 1.0e-6 1000 1000 

############################################### 

# Equilibration Stage (NPT dynamics at target temperature) 

reset_timestep  0 

fix 1 all npt temp 300.0 300.0 0.2 x 0.0 0.0 1.0 y 0.0 0.0 1.0 z 0.0 0.0 1.0 drag 5.0 

Set thermo output 

thermo 1000 

thermo_style custom step lx ly lz press pxx pyy pzz pe temp fmax 

dump            1 all custom 1000 ./flam/outrelax_*.lam id x y z mol c_atcna c_atcn 

dump            1 all custom 10000 ./flam/outrelax_*.lam id x y z type mol c_atcna 

run 100000 

unfix 1 

undump 1 

undump 2 

undump 3 

write_restart  ./res/restart.equil 

############################################### 

# Store final cell length for strain calculations 

variable tmp equal "lz" 

variable L0 equal ${tmp} 

print "Initial Length, L0: ${L0}" 

###################################### 
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# Deformation 

reset_timestep 0 

timestep 0.001 

variable srate equal 5.0e8 

variable srate1 equal "-v_srate/1.0e12" 

variable srate2 equal "v_srate/1.0e12" 

fix  1 all npt temp 300.0 300.0 0.2 x 0.0 0.0 1.0 y 0.0 0.0 1.0 couple none drag 5.0 

fix  2 all deform 1 z erate ${srate2} units box remap x 

# Output strain and stress info to file 

# for units metal, pressure is in [bars] = 100 [kPa] = 1/10000 [GPa] 

 

variable atomv equal "86.593*78.181*78.1534/44251." 

variable LLx equal "c_xmax - c_xmin" 

variable LLy equal "c_ymax - c_ymin" 

variable LLz equal "c_zmax - c_zmin" 

variable Lenx equal "lx" 

variable Leny equal "ly" 

variable Lenz equal "lz" 

variable strain equal "(lz - v_L0)/v_L0" 

variable p1 equal "v_strain" 

variable p2 equal "-pxx/1.e4" 

variable p3 equal "-pyy/1.e4" 

variable p4 equal "-pzz/1.e4" 

variable p5 equal "-pxy/1.e4" 

variable p6 equal "-pyz/1.e4" 

variable p7 equal "-pxz/1.e4" 

variable pa1 equal "c_tstr[1]/(10000.0*v_atomv)" 

variable pa2 equal "c_tstr[2]/(10000.0*v_atomv)" 

variable pa3 equal "c_tstr[3]/(10000.0*v_atomv)" 

 

fix extra1 all print 200 "${p1} ${p2} ${p3} ${p4} ${pa1} ${pa2} ${pa3} ${Lenx} ${Leny} 

${Lenz}" file ./txt/stress_tension.txt screen no 

dump   1 all custom 6000 ./flam/output_tension_*.lam id x y z type mol c_patompe 

c_patoms[1] c_patoms[2] c_patoms[3] c_atcna 

# Display thermo 

thermo  2000 

thermo_style custom step v_strain temp v_p2 v_p3 v_p4 v_pa1 v_pa2 v_pa3 ke pe press lx ly lz 

thermo_modify   lost ignore flush yes 

#----------------- Run a Simulation -------------------- 

restart 100000 ./res/restart_tension.* 

run  1800000 
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write_restart ./res/restart_tension.final 

unfix     2 

undump        1 

 

# SIMULATION DONE 

print "All done" 
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