
　
第 44 卷　 第 8 期

2025 年 8 月

中国材料进展
MATERIALS

 

CHINA
Vol . 44　 No . 8

Aug. 2025

引用格式: 陈国鑫, 尧军平, 梁超群, 等.
 

基于实际三维微观结构研究颗粒混杂对 SiC / AZ91D 复合材料力学行为及其变形失效机理的

影响[ J] .
 

中国材料进展, 2025,
 

44(8) : 770-777.

CHEN
 

G
 

X,
 

YAO
 

J
 

P,
 

LIANG
 

C
 

Q,
 

et
 

al.
 

Research
 

on
 

the
 

Mechanical
 

Behavior
 

and
 

Deformation
 

Failure
 

Mechanism
 

of
 

SiC / AZ91D
 

Composites
 

with
 

Particles
 

Mixing
 

Based
 

on
 

Actual
 

Three
 

Dimensional
 

Microstructure[ J] .
 

Materials
 

China,
 

2025,
 

44(8) : 770-777.

收稿日期: 2023-10-23　 　 修回日期: 2024-01-21
基金项目: 国家自然科学基金资助项目(52065046, 51661024) ;

江西省科技重点研发计划资助项目(20202BBEL53024)
第一作者: 陈国鑫, 男, 1999 年生, 硕士研究生

通讯作者: 尧军平, 男, 1965
 

年生, 教授,
Email: yyyjpsz@ 126. com

 

DOI: 10. 7502 / j. issn. 1674-3962. 202310016

基于实际三维微观结构研究颗粒混杂对 SiC / AZ91D
复合材料力学行为及其变形失效机理的影响

陈国鑫, 尧军平, 梁超群, 李步炜, 李怡然
(南昌航空大学航空制造工程学院, 江西

 

南昌
 

330000)

摘　 要: 基于复合材料真实微观结构, 在颗粒与基体界面引入内聚力单元, 建立了 3 种不同颗粒混杂比增强的复合材料的有

限元模型, 模拟研究了 SiC 颗粒混杂的 SiC / AZ91D 复合材料单轴压缩时的力学行为及其变形失效机理。 结果表明: 等效粒径

为 5 和 10
 

μm 的颗粒混杂增强的复合材料较单粒径颗粒增强的复合材料具有更高的屈服强度和抗压强度, 压缩率介于两种单

粒径颗粒增强的复合材料之间, 颗粒混杂可以延缓复合材料裂纹萌生和裂纹扩展过程。 随着 5 和 10
 

μm 的颗粒的体积混杂比

增大, 复合材料的屈服强度、 抗压强度和压缩率也随之增加, 颗粒混杂比越大, 越有利于抑制裂纹萌生扩展, 裂纹长度越

长。 颗粒混杂增强的复合材料裂纹萌生扩展机制是: 颗粒群尖角处应力集中程度较高, 导致基体受损形成微裂纹, 这些微裂

纹沿着最大切应力方向扩展, 汇聚成主裂纹导致材料断裂。
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Abstract:
 

Based
 

on
 

the
 

real
 

microstructure
 

of
 

the
 

mixed
 

particles-reinforced
 

composites,
 

the
 

cohesive
 

unit
 

was
 

introduced
 

at
 

the
 

interface
 

between
 

the
 

particles
 

and
 

the
 

matrix,
 

three
 

finite
 

element
 

models
 

with
 

different
 

particles
 

mixing
 

ratios
 

were
 

established,
 

the
 

mechanical
 

behavior
 

during
 

uniaxial
 

compression
 

and
 

deformation
 

failure
 

mechanism
 

of
 

the
 

SiC / AZ91D
 

composites
 

were
 

studied.
 

The
 

results
 

show
 

that
 

the
 

yield
 

strength
 

and
 

compressive
 

strength
 

of
 

the
 

mixed
 

particles-reinforced
 

composites
 

with
 

equivalent
 

particle
 

sizes
 

of
 

5
 

μm
 

and
 

10
 

μm
 

are
 

greater
 

than
 

those
 

of
 

the
 

single-particle
 

reinforced
 

compos-
ites,

 

and
 

the
 

compression
 

ratio
 

is
 

in
 

the
 

range
 

of
 

those
 

of
 

the
 

two
 

single-particle
 

reinforced
 

composites,
 

particles
 

mixing
 

can
 

delay
 

the
 

initiation
 

and
 

propagation
 

of
 

cracks
 

in
 

composite
 

materials.
 

The
 

larger
 

the
 

5
 

μm
 

particle
 

and
 

10
 

μm
 

particle
 

mix-
ing

 

volume
 

ratio,
 

the
 

higher
 

the
 

yield
 

strength,
 

compressive
 

strength
 

and
 

compression
 

ratio
 

of
 

the
 

composite;
 

with
 

the
 

parti-
cle

 

mixing
 

volume
 

ratio
 

increasing,
 

the
 

initiation
 

and
 

propagation
 

of
 

cracks
 

are
 

more
 

suppressed,
 

the
 

final
 

crack
 

length
 

is
 

longer.
 

The
 

mechanism
 

of
 

crack
 

initiation
 

and
 

propagation
 

of
 

the
 

composite
 

materials
 

is
 

due
 

to
 

the
 

serious
 

stress
 

concentra-
tion

 

at
 

the
 

boundary
 

and
 

sharp
 

corner
 

of
 

SiC
 

particles
 

group,
 

resulting
 

in
 

matrix
 

damage
 

and
 

microcrack
 

initiation,
 

and
 

mi-
crocracks

 

propagate
 

and
 

converge
 

into
 

main
 

crack
 

along
 

the
 

maximum
 

shear
 

stress
 

direction.
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1　 前　 言

颗粒混杂增强是一种常见的复合材料增强方式, 通
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常是将不同尺寸、 形状、 化学成分或表面处理方式的颗

粒混合在一起, 通过相互作用增强基体材料的力学性

能[1-3] 。 相比较只采用单一尺度颗粒进行增强的镁基复

合材料, 多尺度颗粒增强镁基复合材料在比刚度、 比强

度等方面具有优异综合性能, 受到了人们的广泛关

注[4-6] 。 因此, 研究颗粒混杂增强镁基复合材料的力学

损伤行为具有重要的应用价值。
目前研究颗粒增强金属基复合材料力学行为及其变

形失效机理常见方法是基于增强颗粒的微观结构建立相

应的复合材料有限元模型[7] , 再进行三维有限元仿真。
Zhang 等[8] 借助 RSA 算法将粒径为 13

 

μm 的颗粒随机分

布在金属基体中, 研究了拉伸过程中 SiC / Al 复合材料的

断裂机理, 发现该复合材料的拉伸断裂是由应力集中引

起的颗粒断裂和界面脱粘导致的, 开裂或脱粘引起的空

洞降低了复合材料的承载能力, 加速了损伤积累过程;
Peng 等[9] 基于同步辐射 CT 成像结果, 分别建立了含粒

径为 20, 50 和 80
 

μm 的 3 种颗粒的复合材料的有限元模

型, 揭示了 B4 Cp / 6061Al 复合材料的变形行为和损伤机

理。 结果表明, 复合材料裂纹易萌生于断裂颗粒和损伤

界面处, 并向着基体高应变区域扩展, 最终形成主裂纹。
Gao 等[10] 采用同步辐射 X 射线计算机显微断层扫描技

术, 建立了颗粒等效粒径为 50
 

μm 的 B4 Cp / 6061Al 复合

材料有限元模型, 研究了微孔缺陷对 B4 Cp / 6061Al 复合

材料拉伸力学损伤行为的影响。 模拟结果表明, 开裂颗

粒形成的孔洞和颗粒 / 基体界面附近的孔洞是基体损伤的

起始位置, 微孔缺陷不仅在力学性能中有重要影响, 而

且在裂纹扩展过程中也有重要影响。 Williams 等[11] 基于

SiC 颗粒实际的微观结构, 建立了颗粒等效粒径为 8
 

μm
的 SiC / 2080Al 复合材料的有限元模型, 研究了 SiC 颗粒

形貌对颗粒 / 基体界面脱粘的影响, 结果发现带有尖角的

颗粒对界面脱粘更加敏感, 更容易导致颗粒尖角和基体

界面处发生界面脱粘, 产生微裂纹。
综上所述, 众多学者对颗粒增强金属基复合材料力

学行为及其变形失效机理的研究多集中于单一粒径颗粒

增强铝基复合材料, 而对多粒径颗粒混杂增强镁基复合

材料的研究少见报道。 因此, 本文基于 SiC / AZ91D 复合

材料真实微观结构, 利用 Abaqus 软件建立了多粒径颗粒

混杂 SiC / AZ91D 复合材料有限元分析模型, 探讨了在单

轴压缩情况下不同粒径颗粒混杂比对复合材料力学行为

及其变形失效机理的影响。

2　 建模方法

2. 1　 基于微观结构的有限元建模

图 1a 为 SiC 颗粒的 SEM 形貌, 图 1b 是图 1a 中局部

放大图, 可知 SiC 颗粒的原始形貌多数是不规则多面

体[12] , 因此本文将 SiC 颗粒的形状设计为不规则多面体,
如图 1c 所示。

图 1　 SiC 颗粒实际形貌及其建模

Fig. 1　 Morphology
 

of
 

SiC
 

particles
 

and
 

its
 

modeling

图 2 所示为 SiC / AZ91D 镁基复合材料的显微组织照

片, 可以看出在 AZ91D 镁基体中, 除了 α-Mg 相, 还存

在 Mg17 Al12 相以及 SiC 颗粒, 并且 Mg17 Al12 相及 SiC 颗粒

的分布较为均匀, 因此本文的有限元模型也将 SiC 颗粒

的分布设定为随机均匀分布。 综上, 按照复合材料实际

微观形貌, 采用 RSA 随机算法, 将三维颗粒随机沉积在

金属基质立方体中, 彼此不重叠。

图 2　 SiC / AZ91D 镁基复合材料的显微组织照片

Fig. 2　 Microstructural
 

image
 

of
 

SiC / AZ91D
 

magnesium
 

based
 

composite
 

material

图 3 为颗粒体积分数为 15%、 不同颗粒混杂比

(5
 

μm 颗粒体积含量 / 10
 

μm 颗粒体积含量, 下同)下颗

粒增强的 SiC / AZ91D 复合材料的有限元模型。 表 1 为

AZ91D 镁合金基体和 SiC 增强颗粒的基本参数[13] 。

图 3　 不同颗粒(5
 

μm+10
 

μm)混杂比的 SiC / AZ91D 复合材料有限元

模型: (a)
 

4∶1,
 

(b)
 

1∶1,
 

(c)
 

1∶4
Fig. 3　 Finite

 

element
 

model
 

of
 

SiC / AZ91D
 

composite
 

with
 

different
 

parti-
cle

 

(5
 

μm+10
 

μm)
 

mixing
 

ratios:
 

(a)
 

4∶1,
 

(b)
 

1∶1,
 

(c)
 

1∶4
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表 1　 AZ91D 镁合金和 SiC 颗粒的基本参数[13]

Table
 

1 　 Basic
 

parameters
 

of
 

AZ91D
 

magnesium
 

alloy
 

and
 

SiC
 

particles[13]

Material ρ / (g·cm-3 ) E / GPa μ σb / MPa

AZ91D 1. 800 45 0. 33 164

SiC 3. 215 450 0. 17 2000

针对 3 种不同混杂比的有限元模型, 对每一种混杂

比建立了 5 个 RVE 模型, 以避免模拟结果的随机性。
图 4 是颗粒混杂比 4∶1 的 5 个不同 RVE 模型的应力-应变

曲线, 模拟结果显示 5 个应力-应变曲线差异不大, 表明

了模拟结果的可靠性。

图 4　 颗粒混杂比一样时(5
 

μm+10
 

μm(4 ∶1))的 5 个不同 RVE 模型

的应力-应变曲线

Fig. 4　 Stress-strain
 

curves
 

of
 

five
 

different
 

RVE
 

models
 

with
 

the
 

same
 

particles
 

mixing
 

ratio
 

(5
 

μm
 

+
 

10
 

μm
 

(4 ∶1))

2. 2　 有限元网格划分和边界条件

有限元模型尺寸设置为 50
 

μm×50
 

μm×50
 

μm, 网格

全局尺寸为 0. 001
 

mm。 3 种不同颗粒配比的有限元模型

均有 859
 

249 个单元, 158
 

359 个节点, 其中界面单元有

26
 

508 个 COH3D6(四结点三维粘结单元), 颗粒模型和

AZ91D 基体模型分别有 150
 

616 和 682
 

125 个 C3D4(四结

点线性四面体单元)。 针对材料破坏, 传统的周期性边界

条件会引入人为的假设, 从而导致计算结果与实际情况

不符[8,
 

14] , 不再适用于大变形和断裂问题。 因此, 需要

使用其他类型的边界条件来模拟这种情况[15,
 

16] , 比如自

由边界条件。 自由边界条件意味着在模拟中不考虑任何

边界约束, 而是允许材料在模拟区域外自由变形。 在一些

情况下, 例如模拟材料断裂时, 自由边界条件可以更好地

模拟真实情况。 因此, 本文将模型上表面节点耦合到一点

RP(施力点), 在模型上端一点 RP 沿 Y 轴施加-5
 

μm 的

压缩位移载荷, 加载时间为 25
 

μs, 下端为完全固定约

束, 试件侧向为自由边界条件。 图 5a 为颗粒网格划分

图, 图 5b 为 AZ91D 基体网格划分图, 图 5c 上方黄色箭

头为压缩位移载荷加载方向, 下方箭头为完全固定约束。

图 5　 SiC / AZ91D 复合材料有限元模型中 SiC 颗粒网格划分( a)、

AZ91D 基体网格划分(b)及边界条件(c)

Fig. 5　 Meshing
 

for
 

SiC
 

particles
 

(a)
 

and
 

AZ91D
 

matrix
 

alloy
 

(b)
 

and
 

boundary
 

conditions
 

(c)
 

of
 

SiC / AZ91D
 

composite
 

model

2. 3　 基体本构模型

本文采用 Johnson-Cook 模型来构建 AZ91D 镁合金基

体有限元模型, 如式(1)所示[17] :

σ = (A +Bεn) 1 + Cln 1 + ε
ε0

( )é

ë
êê

ù

û
úú (1 -T∗m) (1)

本文不考虑温度的因素, 因此可以忽略温度变化和应变

率变化对实验应力的影响, 故式(1)可简化为:
σ = A +Bεn (2)

式中: A 为 AZ91D 镁合金基体在静载荷下的屈服强度,
B 为硬化系数, n 为硬化指数。 材料在经历一定应变后开

始硬化。 随着应变的增加, 材料的强度会逐渐降低。 因

此, 当达到一定的累积应变时, 裂纹会开始扩展。 随着

裂纹扩展, 当材料内部的损伤不断积累并超过失效阈值

时, 就会发生失效, 设置失效位移 upl
f , 其刚度损伤量 D

可用式(3)计算[18] :

D = Lεpl

upl
f

= upl

upl
f

(3)

镁合金基体的 Johnson-Cook 本构模型参数如表 2
所示[19] 。

表 2　 AZ91D 镁合金的 Johnson-Cook 本构模型参数

Table
 

2 　 Johnson-Cook
 

constitutive
 

model
 

parameters
 

of
 

AZ91D
 

magnesium
 

alloy

A / MPa B / MPa n upl
f / mm

160 600 0. 283 0. 000
 

15

在 SiC / AZ91D 镁基复合材料的基本本构模型中按照

表 2 进行参数设置, 模拟后得到 AZ91D 合金应力-应变曲

线如图 6 所示, 可以看出, 模拟曲线与实验曲线吻合度

较高, 说明 Johnson-Cook 本构模型的可靠性。
2. 4　 SiC增强体的本构模型

Abaqus 中对于 SiC 颗粒设置为脆性材料, 对于脆性

材料的本构模型主要有 JH1 模型和 JH2 模型以及 DP 模

277
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图 6　 AZ91D 镁合金单轴压缩模拟与实验的应力-应变曲线

Fig. 6　 Simulated
 

and
 

experimental
 

stress-strain
 

curves
 

of
 

AZ91D
 

mag-
nesium

 

alloy
 

under
 

uniaxial
 

compression

型 3 种。 其中 JH2 模型更加适用于高应变和大变形问

题[20] , 其表达式为:
σ∗ = σ∗

i - D(σ∗
i -σ∗

f ) (4)
式中: 标准化等效应力 σ∗ = σ /σHEL , σ为材料的真实应

力, σHEL 为 Hugoniot 等效应力, D 为损伤变量, 归一化

完整等效应力 σ∗
i 、 归一化断裂等效应力 σ∗

f 可分别用式

(5)和式(6)计算得到:
σ∗

i = A(P∗ +T∗ ) N(1 + lnε·∗ ) ≤σmax
i (5)

σ∗
f = B(P∗ )M(1 + Clnε·∗ ) ≤σmax

f (6)
式中: σmax

i 为未损伤部分的最大强度极限, σmax
f 为损伤部

分的最大强度极限, ε·∗ 为标准化应变率,P∗ 为标准化静水

压力, T∗为最大标准化拉伸压力, A 为未损伤前强度参

数, B 为发生损伤时强度参数, C 为应变率常数, N 为未

发生损伤时的压力指数, M 为发生损伤时的压力指数。
对 SiC 材料, 其 JH2 本构模型参数如表 3 所示[20] 。

表 3　 SiC 的 JH2 本构模型参数[20]

Table
 

3　 Silicon
 

carbide
 

parameters
 

for
 

JH2
 

constitutive
 

model[20]

Parameter Parameter
 

value
HEL 11. 7

 

GPa
PHEL 5. 13

 

GPa
σmax

f 12. 2
 

GPa
σmin

f 1. 3
 

GPa
A 0. 96
B 0. 43
C 0. 009
M 1
N 0. 65
G 193

 

GPa
Notes:HEL

 

is
 

Hugoniot
 

elastic
 

limit;
 

PHEL
 is

 

Hugoniot
 

elastic
 

limit
 

pres-
sure;

 

σmax
f

 is
 

maximum
 

strength
 

limit
 

of
 

the
 

damaged
 

part;
 

σmin
f

 is
 

minimum
 

strength
 

limit
 

of
 

the
 

damaged
 

part;
 

A
 

is
 

strength
 

parame-
ter

 

before
 

damage;
 

B
 

is
 

strength
 

parameter
 

when
 

damage
 

occurs;
 

C
 

is
 

strain
 

rate
 

constant;
 

M
 

is
 

the
 

pressure
 

index
 

when
 

damage
 

oc-
curs;

 

N
 

is
 

pressure
 

index
 

before
 

damage;
 

G
 

is
 

shear
 

modulus

2. 5　 界面内聚力本构模型

内聚力模型可作为复合材料界面层的简化模型来模

拟材料的损伤和断裂[21] 。 因此本文采用 Abaqus 中自带

的双线性内聚力模型表征金属基体和增强颗粒之间的界

面损伤行为[22] 。 图 7 为双线性内聚力本构模型[23] , 模型

分为初始损伤和损伤演化两个阶段, 曲线中,
 

τ0
m 为界面

最大切应力, G c为断裂能, K 为初始刚度。

图 7　 双线性内聚力本构模型[23]

Fig. 7　 Bilinear
 

cohesion
 

model[23]

本文选取的内聚力单元的起始准则为最大名义应力

准则, 其界面损伤表达式为[24] :

max
tn

t0
n

,
tt

t0
t

{ } = 1 (7)

式中: t0
n , t0

t 表示法向和剪切方向的应力最大临界值。
当内聚力单元到达损伤临界有效位移后, 开始进入

损伤演化阶段, 需引入损伤变量 D 来代表内聚力单元状

态。 损伤变量 D 的表达式为[25] :

D =
δf

m δmax
m -δ0

m( )

δmax
m δf

m -δ0
m( )

(8)

式中:
 

δf
m 表示界面损伤导致的短暂张开位移, δmax

m 表示法

向方向上的破坏位移, δ0
m 表示初始位置法向位移。 SiC /

AZ91D 复合材料颗粒界面的本构模型参数如表 4 所示[8] 。
表 4　 SiC / AZ91D 复合材料颗粒界面的内聚力本构模型的参数[8]

Table
 

4　 Bilinear
 

cohesion
 

model
 

parameters
 

for
 

particle
 

interface
 

of
 

SiC / AZ91D
 

composite[8]

tn / MPa tt / MPa δmax
m / mm δf

m / mm

400 400 0. 000
 

15 0. 000
 

05

3　 结果与讨论

3. 1　 应力-应变关系

图 8 为不同颗粒混杂比增强的 SiC / AZ91D 复合材料
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的应力-应变曲线。 由图可知, 复合材料的裂纹萌生扩展

过程主要经历 3 个阶段, O—A 阶段为弹塑性阶段 (线应

变 ε ∈ [0, 0. 005]), 复合材料中并未萌生微裂纹但是

产生了塑性形变, 颗粒尖角产生了应力集中现象; A—B
阶段为裂纹萌生扩展阶段 (线应变 ε ∈ [0. 005, 0. 03]),
复合材料中微裂纹已经萌生, 且在压应力作用下迅速扩

展, 逐渐形成多条微裂纹; B—C
 

段为裂纹扩展断裂阶段

(线应变 ε ∈ [0. 03, 0. 05]), 该阶段多条微裂纹扩展连

在一起, 形成主裂纹, 主裂纹继续扩展直至复合材料

断裂。

图 8　 压缩过程中不同颗粒混杂比增强的 SiC / AZ91D 复合材料应

力-应变曲线

Fig. 8　 Stress-strain
 

curves
 

of
 

SiC / AZ91D
 

composites
 

reinforced
 

by
 

dif-
ferent

 

particle
 

mixing
 

ratios
 

during
 

compression

由图 9 可知, 含等效粒径为 5 和 10
 

μm 的 SiC 颗粒

的复合材料屈服强度分别为 279. 839 和 265. 577
 

MPa, 抗

压强度分别为 457. 66 和 440. 874
 

MPa, 压缩率分别为

5. 061%和 4. 126%; 颗粒混杂比从 1∶4 过渡至 1∶1, 屈服

强度 从 288. 207 增 加 至 297. 156
 

MPa, 抗 压 强 度 从

463. 278 增加至 481. 980
 

MPa, 压缩率由 4. 397%增加至

4. 633%; 颗粒混杂比从 1 ∶ 1 过渡至 4 ∶ 1, 屈服强度从
 

297. 156 增加至 305. 128
 

MPa, 抗压强度从 481. 980 增加

至 512. 252
 

MPa, 压缩率由 4. 633%增加至 4. 823%。 颗粒

混杂增强的复合材料屈服和抗压强度均大于单粒径颗粒

增强的复合材料, 压缩率则介于两种单粒径颗粒增强的

复合材料之间。 随着颗粒混杂比的增加, 复合材料屈服、
抗压强度和压缩率均呈现出增加的趋势。 原因是, 等体

积分数下, 颗粒混杂比越大, 颗粒数量越多, 堆积密度

越大, 在基体-界面-颗粒的载荷传递中, 基体能够有效

地将所承担的载荷均匀分配至颗粒, 使得复合材料强度

随之增强。 此外, 颗粒堆积密度越大, 颗粒与基体交界

面积越大, 变形时产生的位错密度越高, 强化效果越好,
复合材料承受载荷的能力越强, 塑性越好。

图 9　 压缩过程中不同颗粒混杂比增强的 SiC / AZ91D 复合材料的屈

服强度、 抗压强度和压缩率

Fig. 9　 Yield
 

strength,
 

compressive
 

strength
 

and
 

compression
 

ratio
 

of
 

SiC / AZ91D
 

composites
 

reinforced
 

by
 

different
 

particle
 

mixing
 

ra-

tios
 

during
 

compression

3. 2　 裂纹萌生和扩展行为

图 10 为模拟所得的不同颗粒混杂比增强的 SiC /
AZ91D 镁基复合材料在载荷施加后裂纹萌芽情况。 图 10a
显示颗粒混杂比为 1∶4 时, 复合材料裂纹萌芽发生在载荷

施加后的第 9. 2
 

μs; 图 10b 显示颗粒混杂比为 1∶1 时复合

材料裂纹萌芽发生在载荷施加后的第 11. 3
 

μs; 图 10c 显

示颗粒混杂比为 4∶1 时, 复合材料裂纹萌芽发生在载荷

施加后的第 12. 3
 

μs。 如图 10 中红色椭圆框所标记, 裂

纹萌芽主要出现在颗粒尖棱尖角处和大颗粒与小颗粒间

的基体中。 产生这种现象的原因是应力容易在颗粒尖棱

尖角处累积, 在沿着切应力最大方向产生塑性形变过程

中, 大小颗粒周围基体材料产生了位错失配, 在颗粒协

同作用下形成局部剪切带, 随着变形量的增加, 剪切带

扩展相连从而形成微裂纹。
图 11 为不同颗粒混杂比增强的复合材料施载后第

14
 

μs 的裂纹扩展情况。 由图可知, 颗粒混杂比越小, 裂

纹扩展程度越严重。 微裂纹首先在颗粒与基体交界处萌

生, 随后沿着大颗粒和小颗粒间的局部剪切带扩展, 形

成主裂纹。 这是因为应力更容易在颗粒尖角处集中, 后

达到基体极限强度, 导致与颗粒接触的基体损伤产生微

裂纹。 随着颗粒混杂比的减小, 大颗粒、 小颗粒与基体

之间的弹性模量差异越大, 导致在界面附近产生大量的

残余应力和残余应变, 使得界面附近形成高密度位错,
形成塑性应变区, 导致界面附近基体的塑性变形能力下

降, 加速了基体中孔洞的形核、 长大和聚合, 不能有效

地钝化裂纹, 加速裂纹扩展过程。
3. 3　 多元线性回归分析

图 12 为单粒径颗粒增强和双粒径颗粒混杂增强的复
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图 10　 不同颗粒混杂比增强的 SiC / AZ91D 复合材料在载荷施加后

裂纹萌芽情况: (a)
 

1∶4,
 

(b)
 

1∶1,
 

(c)
 

4∶1
Fig. 10　 Crack

 

initiation
 

of
 

SiC / AZ91D
 

composites
 

reinforced
 

by
 

differ-
ent

 

particle
 

mixing
 

ratios
 

after
 

load
 

application ∶
 

( a)
 

1∶4,
 

( b)
 

1∶ 1,
 

(c)
 

4∶1

合材料施载后裂纹长度随压缩应变的变化曲线。 由图可

知, 随着压缩载荷的施加, 裂纹长度从零开始迅速增长,
直到达到最大值, 最终导致材料断裂。 颗粒混杂比为 4∶1
的复合材料裂纹长度最长, 10

 

μm 单粒径增强的复合材

料裂纹长度最短。 随着复合材料颗粒混杂比的增加, 裂

纹长度越长。 与单粒径增强的复合材料相比, 双粒径颗

粒混杂增强的复合材料裂纹萌芽和断裂时间均更晚, 且

随着颗粒混杂比的增加, 裂纹萌芽和断裂时间愈发延迟。
这说明多粒径颗粒的加入能够延缓复合材料的裂纹萌生

扩展过程, 颗粒混杂比越大越有利于抑制裂纹萌生扩

展。 原因是多粒径颗粒加入会提高颗粒与基体的界面结

合能力, 改变了颗粒周围的几何必须位错密度, 提升了

基体的强度。 颗粒混杂比越大, 颗粒堆叠密度越大, 颗

粒与基体的交界面积越多, 界面结合强度越强, 不易发

生界面脱粘产生微裂纹, 裂纹萌芽时间和断裂时间较晚。
虽然采用多粒径颗粒混杂增强的方法得到了性能更

加优越的 SiC / AZ91D 复合材料, 但是对于该复合材料中

大颗粒和小颗粒各自对复合材料裂纹扩展长度的贡献并

图 11　 不同颗粒混杂比增强的 SiC / AZ91D 复合材料在载荷施加后

裂纹扩展情况: (a)
 

4∶1,
 

(b)
 

1∶1,
 

(c)
 

1∶4
Fig. 11　 Crack

 

propagation
 

of
 

SiC / AZ91D
 

composites
 

reinforced
 

by
 

dif-
ferent

 

particle
 

mixing
 

ratios
 

after
 

load
 

application: ( a)
 

4 ∶ 1,
 

(b)
 

1∶1,
 

(c)
 

1∶4

图 12　 不同颗粒混杂比的 SiC / AZ91D 镁基复合材料裂纹长度随

应变变化曲线

Fig. 12　 Crack
 

length
 

variation
 

curve
 

of
 

SiC / AZ91D
 

magnesium
 

ma-

trix
 

composites
 

with
 

different
 

particle
 

mixing
 

ratios
 

over
 

strain

不十分清楚。 因此, 对图 12 数据进行回归分析, 弄清各

组分对复合材料裂纹扩展长度的贡献。 采用回归模型研

究 SiC / AZ91D 复合材料裂纹扩展长度与 5 和 10
 

μm 颗粒
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含量的相关关系, 其性能与组分的回归模型通式为:
Y = b0 +b1X1 +b2X2 + … +bnXn (9)

其中, Y 为因变量, X1 ,
 

X2 ,
 

X3 …Xn 为自变量,b0 ,
 

b1 ,
 

b2 ,
…bn 是参数。

根据式(9)将图 12 数据进行回归分析, 得到如下回

归方程:
Y = 323 + 10X1 + 2X2 (10)

其中, Y 代表裂纹长度, X1 代表 5
 

μm 颗粒含量, X2 代表

10
 

μm 颗粒含量。 根据回归方程计算发现, X1 和 X2 的标

准化回归系数分别为 0. 92 和 0. 67, 表明 5
 

μm 颗粒含量

对裂纹长度影响较大。 因此, 当 5
 

μm 颗粒和 10
 

μm 颗粒

混杂比为 4∶1 时, 增强的复合材料裂纹扩展长度最长。

4　 结　 论

(1)颗粒混杂增强的 SiC / AZ91D 复合材料裂纹萌生

扩展过程主要经历 3 个阶段: 弹塑性阶段、 裂纹萌生扩

展阶段和裂纹扩展断裂阶段。
(2)颗粒混杂增强的复合材料裂纹萌生扩展机制是,

由于 SiC 颗粒群尖角处应力集中程度严重, 导致基体损

伤, 产生微裂纹, 微裂纹沿着切应力最大方向扩展汇集

成主裂纹直至材料断裂。 多粒径颗粒的加入能够延缓复

合材料的裂纹萌芽扩展过程, 5
 

μm 颗粒和 10
 

μm 颗粒的

混杂比越大, 越有利于抑制裂纹萌生扩展。
(3)颗粒混杂增强的复合材料屈服强度和抗压强度

均大于单粒径颗粒增强的复合材料, 压缩率则介于两种

单粒径颗粒增强的复合材料之间, 且复合材料的小颗粒

和大颗粒混杂比越大, 材料的屈服强度、 抗压强度和压

缩率越高。
(4)回归分析得到裂纹长度与颗粒含量的关系为:

Y = 323 + 10X1 + 2X2(X1 为 5
 

μm 颗粒含量, X2 为 10
 

μm
颗粒含量), 小颗粒含量越多, 即小颗粒和大颗粒的混杂

比越大, 裂纹长度越长。
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