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Al2O3­SiO2(sf)/AZ91D 复合材料的蠕变微观组织和变形机理 
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(东莞理工学院 机械工程学院，东莞  523808) 

摘 要： 在温度为 473~573 K、 外加应力为 30~100 MPa下， 对硅酸铝短纤维增强AZ91D镁基(Al2O3­SiO2(sf)/AZ91D) 
复合材料及 AZ91D 镁合金进行拉伸蠕变实验。通过 SEM 和 TEM 检测方法对其蠕变微观组织变化和变形规律进 

行研究。结果表明，当两种材料的真应力指数 n=3时，蠕变速率受位错的黏滞性滑移控制；复合材料的门槛应力 

增大、短纤维有效的承载和传载作用导致复合材料的蠕变抗力显著增大。短纤维表面上的 MgO 保护层增大了短 

纤维的承载和传载作用；短纤维的存在阻碍了复合材料的蠕变变形，降低了蠕变变形速率，控制着整个蠕变变形 

过程。 
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Microstructural evolution and deformation mechanism during 
creep of Al2O3­SiO2(sf)/AZ91D composite 

TIAN Jun, SHI Zi­qiong, ZHONG Shou­yan, LIAO Zi­long 

(School of Mechanical Engineering, Dongguan University of Technology, Dongguan 523808, China) 

Abstract: The tensile creep tests were conducted on Al2O3­SiO2(sf)/AZ91D composite and an unreinforced AZ91D matrix 
alloys  in  the  temperature range of 473−573 K and stress range of 30−100 MPa. By  scanning electron microscopy and 
transmission electron microscopy, the microstructural effects on the creep behavior of the two materials were discussed. 
The  results  show at a  true  stress  exponent of n=3  for  the  two materials, and creep rate  is affected by the viscosity  slip 
control of the dislocation. The creep resistance of the reinforced material is shown to be considerably improved compared 
with that of the matrix alloy. The creep strengthening arises mainly from the increase of threshold stress of the composite 
and the effective load transfer between plastic flow in the matrix and the fibers. The MgO protective layer on the surface 
of short fibers can increase carrying and transferring of loads of the short fibers. The presence of short fibers can hinder 
the  creep  deformation  of  the  composite,  reduce  the  creep  deformation  rate,  and  control  the whole  creep  deformation 
process. 
Key words: magnesium matrix composite; creep; load transfer; microstructure 

镁合金具有低密度、高比强度、高比刚度和易回 

收等优点，在航空、航天、汽车、计算机、电子、通 

讯和家电等行业有广泛的应用 [1−3] 。然而，在温度高于 
423  K 时镁合金的抗蠕变能力较弱，这极大地限制了 

其高温应用 [4−8] 。 复合材料化已成为提高合金高温蠕变 

性能的一种重要手段 [9−12] 。利用来源广泛且价格相对 

低廉的硅酸铝短纤维与  AZ91D 镁合金通过挤压铸造 

而得到的硅酸铝短纤维增强  AZ91D 镁基复合材料被 

证实具有较好的综合力学性能 [13] 。迄今为止，国内外 

研究者对镁基复合材料的高温蠕变性能的研究主要集 

中在颗粒增强或长纤维增强的镁基复合材料上，对短 

纤维增强镁基复合材料的高温蠕变研究较少 [14] 。与长 
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纤维相比， 短纤维增强镁基复合材料的制备工艺简单， 

制造成本较低，目前正加大对它们的开发使用。基于 

理论研究与实际使用的要求，有必要开展系统的有关 

短纤维增强镁基复合材料蠕变行为与蠕变机理的实验 

与理论研究。为此，本文作者对硅酸铝短纤维增强 
AZ91D 复合材料及 AZ91D 镁合金在不同温度和应力 

条件下进行常应力拉伸蠕变实验，研究硅酸铝短纤维 

增强  AZ91D 复合材料中蠕变前后的微观组织变化和 

蠕变变形规律，为该材料的实际工程应用和丰富短纤 

维增强镁基复合材料的蠕变理论研究提供指导。 

1  实验 

所用复合材料由硅酸铝短纤维与  AZ91D 镁合金 
(Mg­9%Al­1%Zn­0.3%Mn， 质量分数)通过挤压铸造法 

制备。所制备的  AZ91D 镁基复合材料具有良好的结 

合界面，复合材料的性能得到明显增强，而且其综合 

力学性能好。硅酸铝短纤维预制体是由随机分布的硅 

酸铝短纤维(Al2O3­SiO2，直径不超过 5 μm，长度不超 

过 80 μm)组成。挤压铸造后的复合材料中短纤维的体 

积分数为 25%。为方便表达，体积分数为 25%的硅酸 

铝短纤维增强  AZ91D  镁基复合材料可以写成 
25%Al2O3­SiO2(sf)/AZ91D，其中下标 sf 表示短纤维。 

复合材料和 AZ91D 基体均于温度为 473、523 和 573 
K，外加应力为 30~100  MPa 下在 GWT105 持久测试 

机上进行拉伸蠕变实验，直到最终蠕变断裂。通过 
LVDT  数据采集系统绘制蠕变曲线，利用  SEM  和 
TEM观察材料蠕变实验前后的组织。 

2  结果与分析 

2.1  高温蠕变曲线 

图 1所示为AZ91D基体合金在 473 K和不同载荷 

下的应变—时间 (ε— t)蠕变曲线；图  2  所示为 
25%Al2O3­SiO2(sf)/AZ91D复合材料在温度 T=473 K和 

不同载荷下的应变—时间(ε—t)蠕变曲线。 两种材料在 

某时刻的蠕变速率可从曲线上该时刻点的切线斜率得 

到。从图 1和 2 可以看出，两种材料的蠕变曲线形状 

表现为典型的金属蠕变 3阶段：第一阶段在瞬间产生 

一个初始形变量后，应变快速增加，应变速率逐渐减 

小，即减速蠕变第一阶段；当蠕变速率逐渐减小到一 

稳定值时，蠕变进入第二阶段即稳态蠕变阶段，此阶 

段的特点是蠕变应变随时间呈线性增加，此阶段的蠕 

变时间占整个蠕变时间的比例很大；第三阶段为蠕变 

破坏阶段，在该阶段应变速率明显增大直至材料的破 

坏。当应力等于或小于某一值时，试样不再发生蠕变， 

在应变图上表现为一段水平线，说明该材料存在蠕变 

门槛应力 [14] 。在 T=473 K、σ=40 MPa时，合金的应变 

曲线为一段水平线；σ=50 MPa时，复合材料的应变线 

为一段水平线。表明  AZ91D 复合材料及其基体合金 

在此温度下存在蠕变门槛应力，基体合金的门槛应力 

应在  40~45  MPa  之间，复合材料的门槛应力应在 
50~70 MPa之间，复合材料的蠕变门槛应力大于基体 

的蠕变门槛应力。AZ91D基体在 T=473 K、σ=60 MPa 
下的稳态蠕变时间约为  12  h，AZ91D  复合材料在 
T=473 K、σ=70 MPa的稳态蠕变时间约为 100 h，所 

求得的复合材料的稳态蠕变速率低于基体合金的稳态 

蠕变速率近 2 个数量级。可见，在相同温度、相近外 

应力作用下，复合材料的抗蠕变能力远远强于基体合 

金的抗蠕变能力。 

图 1  AZ91D镁合金在 473 K和不同载荷下的蠕变曲线 

Fig.  1  Creep  curves  of  AZ91D magnesium  alloys  at  473 K 

and different loads 

图 2  25%Al2O3­SiO2(sf)/AZ91D复合材料在 473 K和不同载 

荷下的蠕变曲线 

Fig. 2  Creep curves of 25%Al2O3­SiO2(sf)/AZ91D composites 

at 473 K and different loads
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2.2  蠕变门槛应力和真应力指数 

金属材料如果存在蠕变门槛应力 σth，当温度为定 

值时，金属材料的稳态蠕变速率方程可用式(1)表 

示 [14−15] ： 
n A  ) (  th m σ σ ε − = &  (1) 

将式(1)改写成式(2)： 

) (  th 1 
/ 1 
m σ σ ε − = A n &  (2) 

式中：A 和 A1 为与材料和温度有关的常数；n 为真应 

力指数；σ为外加应力；σth 为门槛应力；  m ε& 为稳态蠕 

变速率；  th σ σ − 为金属材料的蠕变有效应力。 

对于硅酸铝短纤维增强  AZ91D 镁基复合材料及 
AZ91D镁合金，n各取 3、5和 8时分别作出  n / 1 

m ε & —σ 
关系曲线。从中选择线性关系较好的曲线，其对应的 
n 值为真应力指数，从该图就可以获得不同温度下的 

真门槛应力值 [14] 。复合材料和基体合金线性关系最好 

的曲线所对应的 n=3，如图 3所示。 
Al2O3­SiO2(sf)/AZ91D  复合材料的基体合金为 

AZ91D，AZ91D合金为固溶体合金，固溶体合金稳态 

图  3  AZ91D  基体合金及复合材料  25%Al2O3­SiO2(sf)/ 
AZ91D的  3 / 1 

m ε& —σ关系曲线 

Fig.  3  3 / 1 
m ε& —σ  curves  of  AZ91D  alloy  (a)  and  25%Al2O3­ 

SiO2(sf)/AZ91D composite (b) 

蠕变时应力指数较小，当应力指数 n为 3或 5 时，代 

表固溶体合金的两种重要蠕变类型。n≤3、其典型值 

为  3，表示蠕变行为与纯金属有很大区别，称为第一 

类合金型蠕变；n=4~7，其典型值为 5，表示蠕变行为 

与纯金属类似，称为第二类纯金属型蠕变；n≥8表示 

稳态蠕变行为不能用幂律方程来描述 [14−16] 。两种材料 

的真应力指数 n=3，表明蠕变机制与应力指数 n=3 的 

第一类固溶体合金蠕变机制相同，即蠕变速率主要受 

位错的黏滞性滑移控制 [14] 。从图 3可以求出其蠕变门 

槛应力 σth，如表 1所列。从表 1可以看出，在相同温 

度情况下， 复合材料的门槛应力高于基体的门槛应力。 

表 1  AZ91D 合金和 25%Al2O3­SiO2(sf)/AZ91D 复合材料的 

蠕变门槛应力 

Table  1  Creep  threshold  stress  values  of  AZ91D  alloy  and 

25%Al2O3­SiO2(sf)/AZ91D composite 

Material  Temperature/K 
Threshold 

stress/MPa 

473  41 

523  33 AZ91D alloy 

573  31 

473  53 

523  49 25%Al2O3­SiO2(sf)/AZ91D 

573  39 

2.3  蠕变前微观组织 

图  4 所示为  AZ91D 基体合金和  Al2O3­SiO2(sf)/ 
AZ91D复合材料的金相显微组织。从图 4可以看出， 

硅酸铝短纤维随机并均匀地分布于基体中，没有发现 

明显的短纤维缠结现象，复合材料组织比基体合金组 

织致密，而且晶粒也明显比基体合金的晶粒小。硅酸 

铝短纤维的加入，阻碍了基体晶粒的长大，细化了晶 

粒，改善了复合材料的组织，从而使复合材料得到增 

强。AZ91D 基体合金在铸态下的相主要是  α­Mg 和 
β­Mg17Al12 组成。复合材料除了基体具有的  α­Mg 和 
β­Mg17Al12  两个相之外，还存在  AlPO4 、MgO  和 
Al2O3∙SiO2；AlPO4 相来自于粘结剂焙烧后的产物； 
Al2O3∙SiO2 相来自于短纤维，是复合材料的主要相； 

所形成的MgO是Mg与 SiO2 界面反应所生成的产物， 

比较均匀地包围在短纤维的表面，保护了短纤维，从 

而起到增强作用 [13] 。 

2.4  蠕变后的微观组织变化 

图 5 所示为 AZ91D 镁合金在 T=473  K 和 σ=60 
MPa 下蠕变后的 TEM 像。从图 5 可以看出，当在高
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图 4  AZ91D 基体合金和 25%Al2O3­SiO2(sf)/AZ91D 的金相 

组织 

Fig.  4  Microstructures  of  AZ91D  matrix  alloy  (a)  and 

25%Al2O3­SiO2(sf)/AZ91D composite (b) 

图 5  AZ91D基体合金在 473 K和 60 MPa下蠕变后的 TEM 

像

Fig. 5  TEM image of AZ91D matrix alloy after creep at 473 

K and 60 MPa 

温下发生蠕变时，过饱和的 α­Mg 固溶体中的溶质 Al 
首先在晶界处发生偏聚，形成 Al原子溶质气团，接着 

以质点形式在晶界处非连续析出薄片状或棒状 
β­Mg17Al12 相，β­Mg17Al12 相粗化变软，使 AZ91D 合 

金的抗蠕变能力下降 [15, 17] ，这时，能对蠕变继续起抗 

力作用的也只能是 α­Mg基体，α­Mg基体为固溶体， 
α­Mg固溶体中的溶质Al在晶界处偏聚形成的Al原子 

溶质气团通过扩散跟着位错运动，由于扩散速率比位 

错自由滑移速率慢， 位错运动受 Al原子溶质气团的拖 

拽。这种对可动位错的拖拽吸引作用就产生了门槛应 

力。 图 6所示为 AZ91D复合材料在 473 K和 100 MPa 
下蠕变后的 TEM 像。从图 6 可清楚地看出，在高温 

蠕变下的复合材料纤维表面存在一层纳米颗粒，这层 

纳米颗粒大多数为比较均匀的MgO颗粒 [13] ，MgO颗 

粒层的厚度大约为  0.2  µm，由于短纤维上这层 MgO 
颗粒使短纤维增强体覆盖一层细密纹理的  MgO 保护 

层，达到增强复合材料的效果，即增大了短纤维的承 

载和传载作用。 在温度分别为 473和 573 K时， AZ91D 
合金的门槛应力分别为 41和 31 MPa，而在相同的温 

度下，25%Al2O3­SiO2/AZ91D 复合材料的门槛应力分 

别为 53和 39 MPa。可见，在温度为 473和 573 K时， 
25%Al2O3­SiO2/AZ91D 复合材料的门槛应力分别比基 

体的门槛应力大 12和 8 MPa， 即复合材料的门槛应力 

分别比基体的门槛应力增大了  29.3%和  25.8%，这种 

门槛应力的增大作用只可能来源于硅酸铝短纤维增强 

体的影响。 

图  6  25%Al2O3­SiO2(sf)/AZ91D 复合材料在  473  K 和  100 

MPa下蠕变后的 TEM像 

Fig.  6  TEM  image  of  25%Al2O3­SiO2(sf)/AZ91D  composite 

after creep at 473 K and 100 MPa 

由于  AZ91D 基体的弹性模量比硅酸铝短纤维的 

小，在外加载荷作用下，其基体的应变要比短纤维的 

大，基体中的位错无疑要受到短纤维的拖拽。这种由 

于基体与短纤维的应变不一致而产生的对可动位错的 

拖拽力就是短纤维的承载和传载作用力，这就是 
AZ91D  复合材料的门槛应力比基体合金的门槛应力 

大的原因。 

从图 2 可以看出，在 T=473  K、σ=70  MPa 时， 
25%Al2O3­SiO2/AZ91D  复合材料的应变曲线比较平 

缓，也就是说它发生蠕变的蠕变速率较小，而它的门
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槛应力  σth=53  MPa，外应力与门槛应力的差值为  17 
MPa。从图 1可以看出，在 T=473 K、σ=60 MPa时， 
AZ91D合金的应变曲线很陡，也就是说，它发生蠕变 

的蠕变速率很大，而它的门槛应力 σth=41 MPa，外应 

力与门槛应力的差值为 19 MPa。在相同温度下，排除 

了各自门槛应力之后，基体合金与复合材料的外应力 

接近，而其蠕变程度却相差很大，AZ91D合金的蠕变 

速率远大于其复合材料的蠕变速率，说明除门槛应力 

外，复合材料的蠕变还存在其他因素的强烈作用，这 

就是硅酸铝短纤维增强体在蠕变中起到了有效的承载 

与传载作用，使复合材料的蠕变速率下降，从而显著 

地提高了复合材料的抗蠕变能力。 
AZ91D镁基复合材料在高温蠕变过程中， 硅酸铝 

短纤维通过变形来进行承载与传载作用。随着蠕变变 

形的增大，短纤维最终表现出多处损伤、断裂和多重 

断裂。图 7所示为硅酸铝短纤维在复合材料蠕变断裂 

后的 SEM 像。从图 7 可以看出，硅酸铝短纤维发生 

了多处损伤或断裂。硅酸铝短纤维的存在降低了复合 

材料的蠕变有效应力，从而提高了复合材料的抗蠕变 

能力，说明  AZ91D 镁基复合材料的增强体蠕变强化 

的根本原因是硅酸铝短纤维进行了有效的承载与传载 

作用。硅酸铝短纤维的断裂和多重断裂阻碍了位错的 

迁移，降低了位错运动速率，即降低了蠕变速率，使 

得复合材料的蠕变由位错的黏滞性滑移控制。 

图 7  在 573 K和 60 MPa下硅酸铝短纤维的蠕变断裂 SEM 

像

Fig. 7  SEM image showing creep fractography of aluminum 

silicate short fibers at 573 K and 60 MPa 

2.5  Al2O3­SiO2(sf)/AZ91D  复合材料蠕变过程中的应 

力分布 

采用单纤维三维单胞模型，中心含 1/4 纤维，周 

围为基体， 模型划分为成800个20节点的三维等参元， 

分析软件采用 ANSYS，蠕变类型选为 Norton 型。通 

过计算机模拟计算， 短纤维沿纤维长度方向(Z轴)的应 

力即轴向应力分布如图 8所示，界面、基体和复合材 

料沿纤维长度方向(Z轴)的应力分布同理可获。 为便于 

分析，利用计算得出的数据作出轴应力沿 Z轴方向变 

化的关系如图 9 所示。从图 9可以看出，短纤维最大 

应力出现在纤维中心处， 沿 Z轴正向(纤维中心指向纤 

维末端)轴应力渐渐减小， 靠近纤维末端应力集中比较 

严重，此处是蠕变过程中容易发生界面脱粘的位置。 

界面的轴应力沿 Z轴正向逐渐减小，最大应力出现在 

纤维中心处。基体的轴应力沿 Z轴正向逐渐增大，最 

大应力出现在基体与短纤维末端的界面处。受载开始 

时，载荷是由基体通过基体与纤维的界面传递到纤维 

上，由于弹性模量的差异，纤维承受大部分外载，基 

体的蠕变变形迫使纤维拉伸，纤维应力持续增大，并 

在纤维中心出现应力最大值。 

图 8  25%Al2O3­SiO2(sf)/AZ91D复合材料中短纤维在 473 K 

和 70 MPa沿纤维长度方向的应力分布 

Fig. 8  Stress distribution of short fiber of 25%Al2O3­SiO2(sf)/ 

AZ91D in axial direction at 473 K and 70 MPa 

图 9  纤维轴线方向的应力分布 

Fig.  9  Stress  distribution  in  axial  direction  (Z/Lf  is  relative 

length of short fiber)
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2.6  蠕变变形规律 

从复合材料蠕变后微观组织变化及应力分布的分 

析可知， 位错控制着 Al2O3­SiO2(sf)/AZ91D复合材料的 

整个蠕变变形过程。在蠕变初期，外加载荷能够在 
AZ91D基体和硅酸铝短纤维之间得到很好的传递， 加 

载到硅酸铝短纤维上的应力能够得到迅速的松弛。但 

由于  AZ91D 基体和硅酸铝短纤维具有不同的弹性模 

量，在外加应力的作用下，它们之间会产生应变不匹 

配。当应变不匹配产生的位错向基体和纤维的界面迁 

移时，应力从基体向纤维传递，在纤维中心处轴应力 

达到最大值。随着位错在界面处的堆积，位错密度逐 

渐增加，在纤维的周围形成工作硬化区，位错无法穿 

越工作硬化区。因此，纤维的存在极大地限制了位错 

的运动，也就阻碍了基体合金的变形，导致在蠕变第 

一阶段的应变速率降低。当短纤维的应变达到断裂应 

变时，纤维从中心开始断裂，纤维发生断裂后形成更 

短的亚纤维，位错运动至亚纤维端部的距离缩短，这 

大大提高了位错的迁移速度；当位错堆积与位错在纤 

维端部消失的过程达到动态平衡时，复合材料的蠕变 

进入稳态蠕变阶段，应变速率保持相对稳定。由于少 

数纤维/基体界面结合不好而存在缺陷和微裂纹，这些 

弱界面在蠕变中会遭到严重破坏，界面处的孔洞和裂 

纹在应力的作用下会逐渐扩展，导致复合材料在蠕变 

过程中不断变形， 大部分纤维中的裂纹扩展至界面处， 

少数裂纹会越过界面继续扩展至基体合金中，基体中 

的裂纹在应力作用下继续扩展，最终发展成为宏观裂 

纹，导致复合材料发生断裂。 

3  结论 

1)  在相同温度和外加载荷下，Al2O3­SiO2(sf)/ 
AZ91D  复合材料的稳态蠕变时间和蠕变门槛应力大 

于其基体合金的，稳态蠕变速率低于其基体合金的近 
2 个数量级，表明复合材料的抗蠕变能力远强于基体 

合金的抗蠕变能力。两种材料的真应力指数  n=3，蠕 

变速率主要受位错的黏滞性滑移控制。复合材料的抗 

蠕变能力的提高是因为蠕变门槛应力的增大和硅酸铝 

短纤维在蠕变中起到有效的承载与传载作用。 
2)  蠕变前后微观组织分析表明，两种材料中 

β­Mg17Al12 相粗化变软，使抗蠕变能力下降，α­Mg相 

中的溶质 Al在晶界处偏聚形成的 Al原子溶质气团对 

位错运动具有拖拽作用，产生蠕变抗力。复合材料中 

短纤维相(Al2O3∙SiO2)进行有效承载与传载作用后，最 

终表现出多处损伤、断裂和多重断裂，它的承载与传 

载显著地提高了复合材料的抗蠕变能力。短纤维表面 

上的MgO保护层增大了短纤维的承载和传载作用。 
3) Al2O3­SiO2(sf)/AZ91D复合材料的蠕变变形是由 

于基体与短纤维的应变不一致而产生的对可动位错的 

拖拽，使得基体中的位错向基体和纤维的界面迁移， 

在纤维的周围形成工作硬化区，位错无法穿越工作硬 

化区，导致蠕变变形初期的速率下降；位错堆积与位 

错在纤维端部消失的过程达到动态平衡时，复合材料 

的蠕变进入稳态蠕变阶段；弱界面在蠕变中遭到严重 

破坏，界面处的孔洞和裂纹在应力作用下逐渐扩展成 

为宏观裂纹，导致复合材料在蠕变过程中不断变形， 

直到最终断裂。短纤维的存在阻碍了复合材料的蠕变 

变形，降低了蠕变变形速率，控制着整个蠕变变形过 

程。 
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