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摘要：采用半固态注射成形技术制备了SiC增强AZ91D和AM60B镁基复合材料，系统研究了成形温度

（600~630 ℃）、SiC粒径（2.5、10和36 μm）及含量（0~12.4%，体积分数）对复合材料微观组织与力学性能

的影响。结果表明，SiC颗粒在镁合金基体中分散均匀，在12.4%高含量下亦未出现明显团聚现象。随着成形温

度升高，复合材料中未熔固相减少，浆料流动性提高；随着SiC粒径减小，晶粒细化效果更加显著，2.5 μm SiC

增强复合材料的平均晶粒尺寸减小至约6 μm。SiC/AZ91D复合材料的硬度和弹性模量随SiC含量增加而提高，屈

服强度和抗拉强度明显提升，断后伸长率有所下降。较小粒径SiC表现出更明显的强化效果，但抗拉强度受强化

机制与成形缺陷共同影响，随颗粒尺寸变化呈现非单调规律。对于SiC/AM60B复合材料，随着SiC含量增加，

其抗拉强度反而下降，这主要归因于半固态条件下浆料流动性恶化及缺陷增多。复合材料的强化主要源于载荷

传递、热失配位错强化及细晶强化三种机制的协同作用。 
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Abstract：SiC-reinforced AZ91D and AM60B magnesium matrix composites were fabricated using semi-solid injection 
molding. The effects of forming temperatures (600-630 ℃ ), SiC particle sizes (2.5, 10 and 36 μm), and contents (0-12.4%, 
volume fraction) on the microstructure evolution and mechanical properties were systematically investigated. The 
results show that the SiC particles are uniformly dispersed in the magnesium matrix without noticeable agglomeration, 
even at high content of 12.4%. Increasing forming temperature reduces the unmelted solid phases and improves slurry 
fluidity; while decreasing particle size significantly enhances grain refinement effect, with the average grain size of 
the 2.5 μm SiC-reinforced composites decreasing to about 6 μm with increasing SiC content. The hardness and elastic 
modulus of the SiC/AZ91D composites increase with increasing SiC content, and the yield strength and tensile strength 
are significantly improved, accompanied by a reduction in elongation. The strengthening effect is more pronounced for 
smaller SiC particles, but the tensile strength exhibits a non-monotonic dependence on particle size due to the combined 
effects of strengthening mechanisms and processing-induced defects. In contrast, the tensile strength of SiC/AM60B 
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随着新能源汽车和人形机器人的快速发展，镁合

金及镁基复合材料因具有高比强度、高比刚度和优异

的轻量化特性，受到了广泛关注[1-4]。镁合金最早应用

于大众甲壳虫汽车发动机中，30 kg的镁合金发动机成

功替代86.4 kg的铸铁发动机，实现了约65%的减重效

果[5]。然而，传统镁合金存在硬度低、强度不足以及

弹性模量低等缺点，这限制了其进一步应用。为改善

镁合金性能，研究人员通过向镁合金基体中引入SiC、

TiC、Al2O3和碳纤维等陶瓷颗粒或纤维增强相，显著提

高了合金力学性能和服役性能[6-10]。例如，Sohoo等[11]

采用纳米TiC和TiB2对镁合金进行复合增强，使其屈服

强度和抗拉强度分别提高了56%和22%；Li等[12]制备了

SiC含量高达50%的Mg-6Zn-1Gd-0.3Ca复合材料，抗拉

强度由添加前的175 MPa提高至326 MPa，弹性模量由

45 GPa提高至159 GPa；Seshadhri等[13]利用ZrO2和贝壳

粉增强AZ31镁合金，使其耐腐蚀性能和力学性能均得

到提升，并展现出良好的骨科应用潜力；Sun等[14]发现

20%SiC增强AZ31复合材料在高温和低温条件下均具有

优异的蠕变性能；Azeem等[15]研究表明，Mg-Zr/MgO复

合材料的硬度较原始镁材料提高约50%，耐磨性能提高

约35%，同时在模拟体液中的耐腐蚀性能也得到改善，

展现出良好的生物植入应用前景。

实现镁基复合材料的大规模应用，关键在于开发

高效率、低成本的制备技术。目前常见的制备方法主

要包括粉末冶金[16]、搅拌铸造[17]、增材制造[18]和压力浸

渗[19]等。粉末冶金技术适用于小型零件制备，难以制

造大型复杂构件，且镁合金粉末易燃易爆，存在较大

安全隐患[20]。搅拌铸造工艺成本低、操作简单，但增

强颗粒容易发生团聚，且难以添加高体积分数的增强

体[21]。增材制造作为新兴技术，在镁基复合材料领域

仍处于探索阶段[22]。压力浸渗技术适用于制备含高体

积分数增强相的复合材料，但设备成本较高，限制了

其工业化应用[19]。

镁合金半固态注射成形技术是在塑料注射成形

基础上发展起来的一种新型成形技术。该工艺以镁合

金颗粒为原料，通过螺杆进行输送并加热至半固态，

随后在高压作用下将半固态浆料快速注入模具中实现

近净成形[23]。相比传统铸造工艺，该技术具有成形温

度低、补缩压力高、组织细小以及铸件致密度高等优

点，可改善镁合金力学性能。此外，颗粒状原料有利

于增强相的加入，螺杆在输送和成形过程中产生的强

烈剪切作用能够促进增强颗粒均匀分散，从而实现高

质量镁基复合材料的快速制备。前期研究表明，该技

术在制备镁基复合材料方面具有明显优势[24-26]。例如，

Chen等[27]采用半固态注射成形技术制备了石墨烯增强

AZ91D镁基复合材料，实现了组织细化和力学性能的

提升；Gu等[28]采用半固态注射成形技术制备了SiC和

Al2O3增强AZ91D复合材料，使材料屈服强度提高至

186 MPa，弹性模量提高至48.6 GPa。

颗粒增强镁基复合材料的力学性能受增强相种

类、粒径、体积分数、界面结合状态及分散均匀性等

多种因素影响。为预测和分析复合材料性能，研究人

员建立了多种理论模型。剪切滞后理论通过基体与增

强相体积分数、基体屈服强度以及增强相长径比等参

数预测复合材料的屈服强度[29]，但该理论未充分考虑

其他强化机制。Orowan强化机制认为，弥散颗粒能够

阻碍位错运动并形成位错环，从而提高材料强度[30]。

此外，增强颗粒在凝固过程中还可作为异质形核核

心，细化晶粒组织[31]，Hall-Petch关系可用于定量描述

细晶强化对屈服强度的贡献[32]。对于复合材料弹性模

量的预测，Halpin-Tsai模型被广泛应用，并已在多种颗

粒增强复合材料中得到验证[33-34]。然而，半固态注射成

形制备的镁基复合材料具有不同于传统工艺的特殊组

织特征，其组织演化规律及强化机制目前仍缺乏系统

研究。

因此，本课题采用半固态注射成形技术制备了SiC
增强AZ91D和AM60B镁基复合材料，系统研究了成形

温度、SiC粒径及含量对复合材料组织演化和力学性能

的影响规律，并结合理论模型分析了载荷传递、热失

配位错强化和细晶强化等机制，以期为高性能镁基复

合材料的设计与制备提供理论依据。

1　试验材料与方法

1.1　试样制备

试验原材料为AZ91D、AM60B镁合金颗粒（由中

国宝武集团提供）和SiC颗粒（由中国AVIMETAL公司

提供）。采用YIZUMI UN400MGII半固态注射成形设

备制备SiC/AZ91D和SiC/AM60B复合材料。首先按照设

计体积分数将镁合金颗粒与SiC颗粒混合。为保证SiC

composites decreases with increasing SiC content, which is primarily due to the reduced flowability and increased defect 
formation associated with semi-solid processing. The strengthening of composites mainly stems from the synergistic 
effects of three mechanisms: load transfer, thermal mismatch-induced dislocation strengthening, and grain refinement 
strengthening. 
Key words：magnesium composites; SiC/AZ91D; SiC/AM60B; semisolid injection molding; mechanical property; 
strengthening mechanism
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颗粒能够均匀附着于镁合金颗粒表面，加入适量聚乙

二醇作为粘结剂。随后将混合物加入V型混料机中混合

20 min，以实现均匀分散。混合完成后，立即将原料加

2　试验结果

2.1　微观结构

2.1.1　温度对SiC/AZ91D复合材料的影响

以添加体积分数6%、尺寸36 μm的SiC为例，不

同成形温度下SiC/AZ91D复合材料的微观组织如图2所

示。总体来看，SiC增强相能够均匀分布于镁合金基体

中，且界面结合良好，未观察到明显颗粒团聚或偏聚

现象，说明所采用的制备工艺能够有效实现增强相的

均匀弥散分布。此外，随着成形温度升高，复合材料

中未熔固相明显减少，当温度升至620 ℃以上时未熔固

相极少。该结果表明，复合材料中固相比例对温度变

化较为敏感，升高温度有利于固相颗粒进一步熔化，

从而改善半固态浆料的均匀性和流变性能。

2.1.2　SiC粒径和含量对SiC/AZ91D复合材料的影响

600 ℃成形条件下，不同粒径SiC含量对SiC/
AZ91D复合材料微观组织的影响如图3~图5所示。SiC
颗粒越细小，浆料粘度越高，成形难度越大。但本研

究中，不同粒径SiC增强复合材料均表现出良好的颗粒

分散均匀性，即使在12.4%高含量下，三种SiC增强颗

粒亦未出现团聚现象。

SiC颗粒尺寸对复合材料中未熔固相含量具有显著

影响。当SiC粒径为2.5 μm时，复合材料中未观察到明

显未熔固相，如图3所示。当SiC粒径增加至10 μm时，

随着SiC含量增加，未熔固相含量明显降低，SiC含量

超过6%后，未熔固相基本消失，但组织中仍可观察到

少量粗大晶粒，如图4所示。当SiC粒径增至36 μm时，

对于SiC/AZ91D复合材料，料筒最终温度分别设

定为600、610、620和630 ℃。为研究颗粒尺寸对复

合材料性能的影响，选用平均粒径为2.5、10、36 μm
的SiC颗粒，SiC体积分数设定为0、3%、6%、9%和

12.4%。

在SiC/AM60B复合材料制备过程中，料筒温度恒

定为625 ℃，该温度低于合金液相线温度，处于固液两

相共存的半固态温度区间。SiC颗粒增强相平均粒径

为2.5 μm，将其体积分数分别设定为0、1.7%、3%、

4.7%和6%。两种镁基复合材料试样均采用相同模具和

工艺条件制备，以保证不同合金体系试验结果之间的

可比性。

1.2　试验方法

采用线切割机将制备的镁基复合材料切割成尺寸

为10 mm × 10 mm × 3 mm的金相试样，用树脂镶嵌，

然后打磨抛光，以获得镜面表面。采用Leica DM6M光

学显微镜观察SiC颗粒在镁合金基体中的分布情况。采

用维氏硬度计测定试样硬度，每组试样测量10次，取

平均值作为最终硬度结果。

通过注射成形制备标准哑铃状拉伸试样，无需进

行后续机械加工。试样总长度为170 mm，两端夹持段

尺寸为Φ9 mm×44 mm，有效标距段尺寸为Φ6 mm×

60 mm。拉伸试验采用上海三思纵横机械制造有限公司

生产的UTM5000系列万能试验机进行，应变采用25 mm
引伸计测量。每组材料测试3个试样，取平均值作为最

终结果。

入料筒中，并在封闭环境下完成熔融与成形过程，以

防止镁合金氧化。具体制备流程如图1所示（以AZ91D
为例）。

图1　镁基复合材料制备流程示意图

Fig. 1 Schematic illustration of the manufacturing process for Mg matrix composites
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在6%~12.4%含量范围内，组织中始终存在一定数量的

未熔固相。随着SiC含量增加，未熔固相平均尺寸逐渐

减小，由6%时的约100 μm降至12.4%时的50 μm左右，

如图5所示。综上，随着SiC颗粒尺寸增大，复合材料

中未熔固相含量逐渐增加；随SiC含量增加，未熔固相

则逐渐减少。

（a）600 ℃                                                              （b）610 ℃

（c）620 ℃                                                              （d）630 ℃

图2　不同成形温度下SiC/AZ91D复合材料的微观组织（36 μm/6%SiC）

Fig. 2 Microstructures of the SiC/AZ91D composites fabricated at different temperatures （36 μm/6%SiC）

（a）3%                                                                  （b）6%

（c）9%                                                                （d）12.4%

图3　2.5 μm SiC含量对SiC/AZ91D复合材料微观组织的影响

Fig. 3 Effect of SiC content on the microstructures of SiC/AZ91D composites with SiC particle size of 2.5 μm

如图6所示，SiC颗粒对基体组织具有明显的细化

作用，随着SiC含量增加，两种复合材料晶粒尺寸显著

减小。630 ℃下2.5 μm SiC增强AZ91D基复合材料细化

效果最好，平均晶粒尺寸由约15 μm减小至约6 μm。

SiC/AM60B复合材料的平均晶粒尺寸随SiC含量增加由

约10 μm减小至约6 μm。
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2.1.3　SiC含量对SiC/AM60B复合材料的影响

不同SiC含量下SiC/AM60B复合材料的微观组织

（a）3%                                                                         （b）6%

（c）9%                                                                （d）12.4%

图4　10 μm SiC含量对SiC/AZ91D复合材料微观组织的影响

Fig. 4 Effect of SiC content on the microstructures of SiC/AZ91D composites with SiC particle size of 10 μm

（a）6%                                                                    （b）9%                                                                    （c）12.4%

图5　36 μm SiC含量对SiC/AZ91D复合材料微观组织的影响

Fig. 5 Effect of SiC content on the microstructures of SiC/AZ91D composites with SiC particle size of 36 μm 

图6　SiC含量对复合材料晶粒尺寸的影响

Fig. 6 Effect of SiC content on grain sizes of the composites

如图7所示。在成形性能方面，虽然SiC/AM60B复合

材料的SiC含量相对较低，但其成形难度明显高于SiC/
AZ91D复合材料。SiC颗粒在AM60B基体中同样表现出

良好的分散均匀性，未发现明显的团聚或偏聚现象。

所制备AM60B基复合材料中均存在一定数量的未熔固

相，与AZ91D基复合材料类似，随着SiC含量增加未熔

固相含量逐渐降低。此外，结合图6的晶粒尺寸对比结

果可以看出，SiC/AM60B复合材料的晶粒尺寸整体上

小于SiC/AZ91D复合材料。

2.2　力学性能

2.2.1　硬度

成形温度对SiC/AZ91D复合材料显微硬度的影响

如图8所示。随着成形温度升高，复合材料显微硬度近
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（a）无SiC添加                                                     （b）1.7%

（c）3%                                                                （d）4.7%                                                                （e）6%

图7　SiC含量对SiC/AM60B复合材料微观组织的影响

Fig. 7 Effect of SiC content on the microstructures of SiC/AM60B composites 

似呈线性下降趋势，由600 ℃时的HV104降低至630 ℃
时的HV85，降幅约为18%。

SiC含量对SiC/AZ91D和SiC/AM60B复合材料硬度

的影响如图9所示。两种复合材料均表现出相似趋势，

随着SiC含量增加，显微硬度近似线性增加。其中，当

SiC含量达到12.4%时，SiC/AZ91D复合材料的硬度提

高约60%；对于SiC/AM60B复合材料，当SiC含量为6%
时，硬度提高约35%。此外，由图 9（a）可以看出，

2.5 μm SiC颗粒增强的AZ91D基复合材料表现出较高硬

度。这一结果与其晶粒组织较为细小相一致，表明晶

粒细化对硬度提升具有重要作用。

2.2.2　弹性模量

SiC/AZ91D和SiC/AM60B复合材料弹性模量随SiC

图8　成形温度对SiC/AZ91D复合材料硬度的影响

（36 μm/6%SiC）

Fig. 8 Effect of forming temperature on the hardness of SiC/AZ91D 
composites（36 μm/6% SiC）

          （a）SiC/AZ91D                                                                        （b）SiC/AM60B

图9　SiC含量对复合材料硬度的影响

Fig. 9 Effect of SiC content on the hardness of composites
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          （a）SiC/AZ91D                                                                        （b）SiC/AM60B

图10　SiC含量对复合材料弹性模量的影响 
Fig. 10 Effect of SiC content on the elastic modulus of the composites

含量的变化如图10所示。当2.5 μm SiC含量达到12.4%
时，SiC/AZ91D复合材料的弹性模量由未添加SiC时的

42 GPa增加至56 GPa，提高约33%。与硬度变化规律相

同，较小粒径SiC颗粒以及较低成形温度有利于获得更

高的弹性模量。SiC/AM60B复合材料的弹性模量变化

趋势与SiC/AZ91D基本一致，当SiC含量为6%时，其弹

性模量由41 GPa提高至47 GPa，提升约14.6%。

2.2.3　强度和塑性

SiC含量对SiC/AZ91D复合材料屈服强度、抗拉

强度及断后伸长率的影响如图11所示。随着SiC含量

增加，复合材料的屈服强度和抗拉强度基本呈上升趋

           （a）屈服强度                                                                          （b）抗拉强度

（c）断后伸长率

图11　SiC含量对SiC/AZ91D复合材料屈服强度、抗拉强度和断后伸长率的影响

Fig. 11 Effect of SiC content on the yield strength，tensile strength，and elongation of the SiC/AZ91D composites

势，断后伸长率显著下降。添加12.4%SiC时，复合材

料的屈服强度和抗拉强度分别较基体合金提高约31%和

19%，颗粒增强作用显著，但断后伸长率降至0.5%以

下，材料塑性变形能力大幅削弱。

在屈服强度方面，相同成形温度下，较小粒径

SiC具有更明显的强化效果。在600 ℃及9%SiC含量

下，2.5 μm SiC增强复合材料的屈服强度比36 μm SiC增

强复合材料高约16%。相比之下，抗拉强度的变化体现

出多机制耦合作用，在相同成形温度下，抗拉强度并

未随SiC粒径减小而单调增加，而是在10 μm粒径时表

现出最佳强化效果。
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成形温度对抗拉强度的影响同样与颗粒尺寸及SiC
含量密切相关。对于2.5 μm SiC增强复合材料，630 ℃
成形试样的抗拉强度高于600 ℃试样。而对于36 μm 
SiC增强复合材料，当SiC含量低于9%时，600 ℃即

可保证较好的流动性与成形质量，从而获得高抗拉强

度；当SiC含量超过9%时，浆料流动性下降，此时提

高成形温度至630 ℃有助于改善充型能力、减少缺陷形

成，从而提高抗拉强度。

SiC含量对AM60B基复合材料力学性能的影响规律

如图12所示。其屈服强度与断后伸长率的变化趋势与

AZ91D基复合材料基本一致，但抗拉强度随SiC含量增

加反而逐渐降低。这表明，SiC在AM60B基体中的强化

作用受到整体成形质量的制约。

图12　SiC含量对SiC/AM60B复合材料力学性能的影响

Fig. 12 Effect of SiC content on the mechanical properties of the
SiC/AM60B composites

3　分析与讨论

3.1　微观结构

3.1.1　成形性

成形温度对复合材料的成形性能具有显著影响。

在较低温度下，半固态浆料表观粘度较高，且SiC颗

粒的分散强化作用进一步提高了流动阻力，导致流动

性明显下降。高粘度条件下，浆料易在螺杆表面附着

并积聚，增加螺杆与料筒间的摩擦阻力，严重时会产

生明显的摩擦噪声，不利于设备稳定运行。随着温度

升高，液相比例增加，体系粘度降低，浆料流动性改

善，成形过程更加稳定连续，同时摩擦磨损减轻，有

利于延长设备寿命。

SiC/AM60B较SiC/AZ91D更难成形，主要源于两

种合金液相线温度关系不同。AZ91D成形温度高于液

相线温度，浆料接近全液态，流动阻力较小，SiC加入

后虽然会提高浆料粘度，但仍能够保持较好的充型能

力。而AM60B成形温度低于液相线温度，体系中含较

多初生固相，呈高粘度半固态。加入SiC后固相比例与

颗粒相互作用进一步提高，流动性恶化，从而加剧螺

杆与料筒摩擦并增大了设备负载。

3.1.2　分散性

本研究中，在3%~12.4%SiC范围内，不同粒径

SiC增强复合材料均表现出良好的均匀分散性。这是因

为，螺杆产生的较大剪切应力，可有效破碎浆料中的

初始团聚颗粒，使其解聚并重新分散，从而实现增强

相的均匀化分布。此外，高粘度还能有效抑制颗粒沉

降与偏聚，保证组织稳定性。试验结果表明，在初始

混料阶段实现SiC与镁颗粒的均匀混合，后续成形过程

中基本不会发生明显二次团聚。

3.1.3　固相率

小粒径SiC有利于减少未熔固相，其原因主要有两

方面：一是细小SiC颗粒对基体中粗大固相起到机械破

碎作用，在半固态注射过程中，大量细小颗粒随浆料

高速流动，不断冲击和切割初生固相，使其细化；二

是小粒径颗粒可显著提高浆料表观粘度与剪切应力，

在高剪切场条件下，未熔固相更易发生变形、断裂与重

新分散，从而减少粗大固相残留，并促进组织均匀化。

SiC含量同样会影响复合材料中的未熔固相比例，

尤其是在大颗粒SiC增强体系中。结合图5可知，增加

SiC能够在一定程度上减少未熔固相。这是由于更多

SiC颗粒参与浆料流动后，可形成更加复杂密集的局部

剪切场，颗粒间相互作用增强，从而增大了对未熔固

相的冲击、摩擦和破碎作用。另外，SiC颗粒增加后，

还会对初生固相的生长产生空间限制效应，阻碍固相

颗粒进一步长大、聚并，使未熔固相尺寸减小。因

此，即使对于大粒径SiC体系，随着SiC含量增加，未

熔固相仍呈现逐渐细化和减少的趋势。

3.1.4　晶粒细化作用

SiC颗粒对复合材料的晶粒细化作用主要通过两

种机制实现：一方面，均匀弥散的细小SiC颗粒可作为

异质形核核心，提高形核率并抑制晶粒长大；另一方

面，在半固态注射成形过程中，增强颗粒随强剪切流

场，对初生晶粒及枝晶产生破碎与重排作用。两种机

制协同作用，使复合材料获得更加均匀细化的组织。

SiC粒径和成形温度对细化效果也具有重要影响。

粒径越小，比表面积越大，可提供更多形核位置；成

形温度降低则能够加快凝固过程，缩短晶粒生长时

间，从而抑制晶粒粗化。

3.2　力学性能

3.2.1　弹性模量

Tsai-Halpin方程是一种半经验微观力学模型，其综
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图13　SiC/AZ91D复合材料弹性模量试验数据与Tsai-Halpin模型计

算结果对比

Fig. 13 Comparison of the elastic modulus test data with the Tsai-
Halpin calculation results for the SiC/AZ91D composites

合考虑了基体弹性模量、增强相弹性模量及增强相体

积分数等因素，广泛用于颗粒增强复合材料弹性模量

的预测与分析[35]。本文采用该经典模型预测SiC/AZ91D
复合材料的弹性模量，并与试验结果进行对比。

SiC/AZ91D复合材料的弹性模量可表示为：

EC =                   （1）

其中，

η =                         （2）

式中：Em为基体弹性模量；Ep为增强相弹性模量；Vp为

增强相体积分数；ξ为长径比参数，对于近似等轴颗粒

增强体系，ξ通常取1。

图13为实测弹性模量与Tsai-Halpin模型计算结果

对比。当ξ=1时，理论计算值与试验结果吻合较好；当

ξ=2时，计算结果接近试验值的上限。这表明本研究所

用SiC颗粒形貌接近球形，符合等轴颗粒假设。

3.2.2　屈服强度、抗拉强度和硬度

对于SiC/AZ91D复合材料，较细SiC颗粒结合较低

成形温度有利于提高屈服强度，这源于细晶强化与弥

散强化作用。中等粒径SiC对应最佳抗拉强度则是多机

制竞争作用的结果。细颗粒有利于晶粒细化并提高强

度，但粒径减小会显著增加颗粒-基体界面面积，提高

界面缺陷概率，容易在拉伸过程中形成微裂纹源，从

而降低塑性。此外，细颗粒导致浆料粘度升高、流动

性下降，易引入孔隙等成形缺陷，不利于抗拉强度提

升。

成形温度对强度的影响与颗粒尺寸密切相关。对

于细颗粒体系，浆料粘度较高、流动阻力大，提高成

形温度有助于改善流动性并获得高质量制件；而在粗

颗粒体系中，该作用相对较弱。

SiC/AM60B复合材料抗拉强度随SiC含量增加而降

低，原因在于AM60B复合材料在半固态区间成形，浆

料中本身已含有较高比例的初生固相，体系流动阻力

较大。当SiC含量进一步增加时，浆料表观粘度显著升

高，容易在充型过程中形成微孔隙、缩松及局部未

充满等缺陷。虽然这些缺陷在光学显微镜中难以观

察到，但在拉伸过程中会成为裂纹优先萌生位置，

对抗拉强度产生不利影响。因此，AM60B复合材料

中由于成形缺陷增加所带来的强度损失超过了颗粒

增强效应，最终表现为抗拉强度随SiC含量增加而下

降。

3.3　强化机制

一般而言，颗粒增强复合材料的强化机制可分

为直接强化与间接强化两类[36]。其中，直接强化通常

表现为载荷传递，即外加载荷由基体部分转移至增强

相，该机制在连续纤维增强复合材料中占主导作用；

而在颗粒增强体系中，需重点考虑间接强化机制的贡

献。

间接强化主要包括三种形式：一是由增强相与基

体热膨胀系数差异引起的热失配强化；二是由弥散颗

粒阻碍位错运动产生的Orowan强化；三是由增强相促

进异质形核并抑制晶粒长大所形成的细晶强化。这些

机制通过调控微观组织演化及位错行为，共同提升复

合材料的整体强度。为系统评估各强化机制对材料性

能的贡献，下面分别对其作用机理进行分析。

3.3.1　载荷传递强化

基体向增强相的载荷传递过程通常可采用剪切滞

后理论进行描述[37]。Nardone和Prewo对经典剪切滞后

模型进行修正，纳入了颗粒端部的载荷传递效应，使

其更适用于颗粒增强复合材料[29，38]。对于近似等轴颗

粒增强体系，载荷传递引起的强度增量可简化为：

ΔσL=0.5·Vp·σm                      （3）

式中：σm为基体强度；Vp为增强相体积分数。

3.3.2　Orowan强化

Orowan强化机制在提高复合材料屈服强度中具

有重要作用，但其强化效果与颗粒尺寸密切相关，颗

粒-位错相互作用具有明显的尺寸敏感性。对于等轴颗

粒，位错绕过颗粒所需的Orowan应力可表示为：

ΔσO =                            （4）

式中：G为基体剪切模量；b为伯格斯矢量；λ为颗粒

间距。
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对于纳米级颗粒，λ较小，因此Orowan强化作用显

著；而微米级颗粒，颗粒间距较大，对位错运动的

阻碍作用较弱，在与其他强化机制相比时通常可忽

略 [39]。

3.3.3　热失配强化

由于SiC颗粒与镁合金基体之间存在显著的热膨胀

系数差异，在冷却过程中会产生较大的热失配应力，

从而诱导形成大量几何必要位错，成为颗粒增强复合

材料的重要强化来源之一。该机制在细颗粒和高体积

分数条件下尤为显著。Arsenault利用透射电子显微镜对

该现象进行了直接观察[40]，并由Shi等进一步建立模型

对新增位错密度ρD进行定量描述[41]。该模型假设新增位

错在基体中均匀分布，且热失配应力完全通过位错生

成得到释放。对于近似等轴颗粒增强体系，其位错密

度可表示为：

ρD =                  （5）

式中：Δα为基体与增强相热膨胀系数差；ΔT为冷却

温度变化；b为伯格斯矢量；dp为平均颗粒尺寸。

由热失配位错引起的强化增量ΔσD可表示为：

ΔσD=β·G·b·                       （6）

式中：β为几何常数，通常取1.25；G为基体剪切模量。

3.3.4　细晶强化

SiC颗粒的引入能够显著细化镁基体的晶粒，尤其

在小粒径、高分散条件下，晶粒细化效应更加明显，

对材料强度提升贡献显著。因此，细晶强化被认为是

颗粒增强镁基复合材料的重要强化机制之一。晶粒细

化带来的强化效应可用Hall-Petch关系进行定量描述，

其表达式为：

ΔσGS=k                    （7）

式中：k为材料常数，通常取0.28 MN·m-3/2；dC和dM分

别为复合材料与未增强基体的平均晶粒尺寸。

3.3.5　理论与试验结果对比

基于对SiC/AZ91D复合材料的组织特征与力学性

能分析，屈服强度的提高主要源于三种强化机制的

协同作用，即热失配强化、载荷传递强化以及细晶强

化。为便于工程化预测，采用线性叠加方法对各强化

机制的贡献进行估算，其表达式如下：

Δσtotal=ΔσD+ΔσL+ΔσGS                 （8）

在理论计算过程中，ΔT定义为合金固相线温度与

室温的差值。计算所需的材料物性参数列于表1[37]。

表1　AZ91D的物理参数
Tab. 1 Physical properties of the AZ91D

α Mg/10-6 K

26.0

Tsolidus/℃

412

α SiC/10-6 K

4.7

b/10-10 m

3.21

G/GPa

16.7

图14　理论计算与试验测得的SiC/AZ91D复合材料屈服强度对比

Fig. 14 Comparison between experimentally measured yield strength of 
the SiC/AZ91D composites and theoretical predictions

理论计算与试验测得的SiC/AZ91D复合材料屈服

强度对比如图14所示，整体数据吻合较好。这表明复

合材料中SiC颗粒分布较为均匀，且SiC与镁合金基体

之间形成了良好的界面结合。

需要指出的是，半固态注射成形所特有的微观组

织特征（如固相率波动等）也会对力学性能产生一定

影响，因此试验结果在理论拟合曲线附近呈一定离散

分布。尽管如此，该理论模型仍可为颗粒增强镁基复

合材料屈服强度的预测提供有效参考。

4　结论

采用半固态注射成形成功制备了SiC增强AZ91D和

AM60B镁基复合材料，并对其显微组织与力学性能进

行了系统研究，主要结论如下：

（1）SiC颗粒在体积分数高达12.4%时仍能在基体

中均匀分散，未出现明显团聚现象，表明该工艺可有

效制备高质量颗粒增强镁基复合材料。

（2）成形温度、SiC粒径及含量对组织演化有显

著影响。提高成形温度可降低未熔固相含量；减小SiC
颗粒尺寸有利于晶粒细化并改善半固态浆料均匀性。

（3）SiC增强相显著提升了AZ91D镁基复合材料

力学性能，硬度与弹性模量随SiC含量增加而提高，屈

服强度与抗拉强度整体上升，断后伸长率明显下降，
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