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摘  要：主要介绍镁基复合材料常见的增强体，分析其对镁基复合材料的显微组织、力学性能以及物理化学性能

的影响，进一步讨论镁基复合材料界面反应和界面优化的研究现状，展望镁基复合材料的应用前景和发展方向。 
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镁的密度低、比强度和比模量高、导热性能好、

阻尼减震性能优良，在地壳表层金属矿藏、盐水湖和

海洋中储量丰富，是现代高科技领域中最具发展潜力

的材料之一[1−2]。然而，镁合金的耐腐蚀性能差、耐磨

性能差、高温性能差、抗蠕变性能差、强度不高，这

些缺陷限制镁合金的进一步应用[3−4]。增强体可以有效

改善镁合金的性能，镁基复合材料具有高比强度、高

比刚度和高比模量以及优良的耐磨、耐蚀、减振、高

温性能，在航空航天、汽车、电子和运输工业等领域

获得到了越来越广泛的应用[5−9]。自 20 世纪 80 年代末

以来，镁基复合材料已成为材料领域的研究热点之  
一[10−12]。 

镁基复合材料的基体经历由纯镁到镁合金的发展

历程，基体镁合金主要有 Mg-Al-Zn 系(AZ31、AZ61、
AZ91)、Mg-Zn-Cu 系(ZC71)、Mg-Zn-Zr 系、Mg-Li
系、Mg-Mn 系、Mg-RE-Zr、Mg-Al-Ca 和 Mg-Y-Re-Zr
系等合金系[12]，基体中添加稀土元素、碱土元素生成

热稳定性较高的第二相，可进一步提高镁基体合金的

室温和高温力学性能[13−15]。镁基复合材料的制备工艺

在传统制备工艺基础上，向多种制备工艺结合、引入

辅助改善方法发展[1−2, 16]。增强体由原来的单一的种类

和单一的尺寸，发展到多种尺寸、多种增强体混合增

强以及进行表面处理，整体向着更小尺寸甚至纳米级、

更复杂的工艺发展，镁基复合材料的力学、物理化学

等性能越来越优异[1−2, 6−8, 11, 17]。 

增强体均匀分布、界面结合良好、基体晶粒细小

是镁基复合材料具有优良性能的前提。选择基体合金

以及增强体的种类、尺寸和体积分数，设计合理的制

备工艺，研究界面优化处理、塑性加工和热处理对镁

基复合材料组织和性能的影响，是镁基复合材料的研

究热点[17−20]。鉴于此，本文作者主要分析了不同增强

体增强镁基复合材料的制备工艺、显微组织、力学性

能以及物理化学性能的研究，并介绍了镁基复合材料

的界面反应和界面优化的研究现状。 

 

1  镁基复合材料的增强体及其显微

组织 
 

镁基复合材料的增强体主要有碳化物、碳纤维、

碳纳米管、金属氧化物、氮化物、硼化物以及金属颗

粒等。碳化物有 SiC[7]、B4C[21]、TiC[22]等，金属氧化

物有 Al2O3
[23]、ZrO2

[24]、MgO[25]、Y2O3
[26]等，氮化物

有 Si3N4
[27]、AlN[4]、BN，硼化物有 TiB2

[28]、TiB，金

属颗粒增强镁基复合材料主要包括 Cu/Mg、Ni/Mg、
Ti/Mg 等[11, 29−30]。增强体通常具有优良的物理、化学

性能、与基体不发生界面反应、润湿性良好、载荷承

受能力强等优点[31]。增强体可以以不同的尺寸(微米

级、亚微米级、纳米级)、不同的形态(颗粒、晶须、

纤维)、不同比例加入镁基复合材料[5, 7, 18, 32−33]。几种

常见镁基复合材料增强体的性能如表 1 所列。 
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表 1  常见镁基复合材料增强体的性能 

Table 1  Properties of common reinforcement of magnesium matrix composites 

Reinforcement 
Crystal  

structure 
Density/ 
(g·cm−3) 

Melting 
point/℃ 

Thermal 
conductivity/ 
(W·m−1·K−1) 

Expansion 
coefficient/ 

10−6 K−1 

Bending 
strength/ 

MPa 

Modulus of 
elasticity/ 

GPa 

SiC Hex 3.21 2700 59 4.7−5.0 400−500 480 

B4C Rhom 2.52 2450 29 5.0−6.0 300−500 360−460 

TiC Cub 4.92 3300 29 7.4 500 320 

Al2O3 Hex 3.98 2050 25 8.3 221 410 

SiO2 Cub 2.66 1650 7.6 ~1.08 100 73 

ZrO2 Mon 5.89 2680 2.1 10.3 83 132 

TiB2 Hex 4.50 2980 27 7.4 129 370 

Si3N4 Hex 3.2−3.35 2100 2−155 3.0 980 330 

AlN Hex 3.25 2300 10 6.0 2069 350 

BN Hex 2.25 3000 33 3.8 600−900 90 

 
1.1  SiC 颗粒 

SiC 颗粒具有优良的耐磨性能、高温力学性能、

抗冲击和抗氧化性能，作为主要的增强相广泛应用于

镁基复合材料中。SiC 增强镁基复合材料具有低密度、

高比强度和比刚度、低热膨胀系数、热稳定性好、导

热性好、良好的耐磨性能以及耐蚀性能等优点，在航

空、飞机和汽车等工业中得到广泛应用[3, 31]。美国 Dow 
Chemical公司在 1986年制备的SiCp/AZ91镁基复合材

料，成功运用于皮带轮等样品零件[13]。美国 TEXTRON
公司用 SiCP/Mg 复合材料制造螺旋桨、导弹尾翼、内

部加强的汽缸等。加拿大镁技术研究所成功开发了搅

拌铸造及挤压铸造 SiC 颗粒增强镁基复合材料，用于

汽车的盘状叶轮、活塞环槽、齿轮、变速箱轴承、差

动轴承、拨叉、连杆和摇臂等零部件[3, 12, 34]。 
SiC 增强镁基复合材料常见的制备工艺有：1) 真

空浸渗法，利用陶瓷颗粒预制块制备时造成的真空产

生负压，实现熔融基体对压实后的陶瓷颗粒预制块的

浸渍，使得 SiC 颗粒在镁基体中均匀分布。2) 搅拌铸

造法，将 SiC 颗粒加入基体合金熔体中，通过一定时

间的搅拌使得 SiC 颗粒在基体熔体中分布均匀，最后

浇铸成形[35−36]。3) 挤压铸造法，制备时分为预制块的

制备和压力渗透两个阶段，先将镁合金熔融液在压力

下渗入预制块，冷却凝固后得到复合材料[37]。热挤压

是改善铸造显微组织缺陷的有效办法，以搅拌铸造法

制备的 SiC/AZ91 复合材料为例，热挤压可形成颗粒

变形区和高能密度位错，促进动态再结晶细化晶粒，

使基体晶粒从 350 μm 减小到 20 μm[38]。相比于传统的

制备工艺，真空蒸发法和超声波分散法结合的新型制

备工艺可以获得尺寸更细小、增强体分布更均匀、增

强体密度更高、性能更好的纳米 SiC 增强镁基复合材

料。CHEN 等[2]在保护气氛下熔炼 Mg-Zn 铸锭，加入

1%SiC(体积分数)并超声波分散，随后在真空炉中将

1%SiC/Mg-Zn 铸锭蒸发部分镁和锌，达到 SiC 颗粒的

高密度聚集而得到 14%SiC/Mg-Zn 纳米复合材料，微

观形貌如图 1 所示。由图 1(a)可知，高密度纳米级 SiC
颗粒均匀分布在镁基体中。高分辨 TEM 像(见图 1(b)) 

 

 

图 1  纳米级 SiC 增强镁基复合材料的显微组织[2] 

Fig. 1  Microstructures of nano-SiC reinforced magnesium 

matrix composites[2]: (a) SEM image of distribution 

morphology of SiC; (b) TEM image of interface morphology 
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显示，SiC 纳米颗粒和镁基体半共格的结合在界面形

成强键，提高了界面结合力和稳定性，经过高压扭转

后，该复合材料的晶粒得到细化。 
SiC 增强体的尺寸、数量及形态影响镁基复合材

料的显微组织。SiC 颗粒促进镁基体非均质形核，限

制初生相晶粒生长，达到细化晶粒的效果[39]。随着复

合材料中 SiC 颗粒体积分数的增加，基体晶粒尺寸先

变小后变大，颗粒可成为形核中心，细化晶粒，随着

体积分数的增加，颗粒出现团聚，晶粒变得粗大[40]。

SiC 晶须增强镁基复合材料的致密度也与增强体的体

积百分数有关，SiC 晶须增强 ZK60 镁合金中，随着

SiC 晶须质量分数的增加，镁基复合材料的致密度先

增加后降低，SiC 晶须质量分数为 15.0%时，复合材

料的相对密度较高，达到 97.86%[32]。SiC 颗粒尺寸减

小，有利于异质形核和组织稳定，复合材料晶粒细化

效果越明显[41−42]。采用搅拌铸造法制备微米、亚微米

和纳米 SiC 颗粒增强镁基复合材料，并在铸造凝固阶

段加载 100 MPa 的压力。研究发现，SiC 和镁基体没

有明显的界面反应，在热挤压时亚微米 SiC 阻碍晶界

运动，从而细化晶粒，在其周围形成高密度位错而成

为动态再结晶有效的形核中心；微米 SiC 附近的颗粒

变形区能促进再结晶形核；纳米 SiC 在晶界和晶粒内

都有分布，而在晶界处可以钉扎晶界运动，具有更大

的强化效应[7]。纳米 SiC 颗粒具有很高的表面能和表

面张力，容易发生团聚，超声波辅助分散能增加颗粒

的表面能，降低熔体的表面能，改善润湿性，使得纳

米颗粒分布更均匀[2, 16, 43]。 
 
1.2  B4C 颗粒 

B4C 颗粒的晶体结构为菱面体，具有高熔点、高

硬度(仅次于金刚石和立方氮化硼的)、低热膨胀系数

以及低价格等优点，是密度最低的陶瓷材料。B4C 颗

粒增强镁基复合材料具有较高的比强度和比刚度，是

最具应用潜力的镁基复合材料之一[9]。美国海军研究

所和斯坦福大学利用 B4Cp/Mg-Li、Bp/Mg-Li 复合材料

成功制造了天线构件[44]。B4C 颗粒增强镁基复合材料

的制备方法有挤压铸造法、粉末冶金法、压力浸渗法

和适用于 Mg-Li 基体合金的箔冶金扩散焊接法     
等[9, 21, 45−46]。由于 B4C 密度较小，与镁基体之间的润

湿性较差，采用挤压铸造法和半固态搅拌铸造法制备

的复合材料，存在界面结合不好、团聚等现象，采用

界面优化和超声波分散可以改善界面结合和增强体分

布。 
添加合金元素可以减小镁熔体的表面张力，改善

B4C 与镁基体之间润湿性，获得界面结合良好的 B4C

颗粒增强镁基复合材料。YAO 等[21]通过金属辅助熔化

渗透技术在不需要额外压力的情况成功制备B4C颗粒

增强镁基复合材料，并通过加入少量高熔点的 Ti 粉来

减小镁熔体的表面张力和固液界面张力，使镁基体熔

融液有足够的润湿性渗入陶瓷预制块中，得到均匀分

布的 B4Cp/Mg 复合材料。挤压可以改善 B4C 增强镁基

复合材料中增强体的分布和减小粒径。郭显聪等[47]采

用半固态机械搅拌法制备 B4Cp/AZ91 复合材料，铸态

时 B4C 颗粒存在团聚，这是由于原始材料的团聚和镁

液凝固过程中凝固前沿对颗粒的推移效应导致的，但

是挤压后的材料表面平整光滑，没有发生皴裂现象，

B4C 颗粒在挤压中断裂细化，均匀分布于基体中，基

体中没有发现缩松、孔洞及颗粒脱粘的现象。粉末冶

金法制备的B4C增强镁基复合材料中B4C呈项链状分

布，镁基体中还存在 MgO 和 MgB2相
[46]。 

 
1.3  TiC 颗粒 

TiC 作为硬质颗粒增强体，可有效地提高镁基复

合材料的强度和耐磨性。TiC 增强镁基复合材料可采

用原位反应结合搅拌铸造、压力浸渗等方法制      
备[48−50]。原位反应生成的 TiC 颗粒尺寸细小，均匀分

布于镁基体中，与基体之间界面结合良好。原位反应

和半固态搅拌铸造法制备 TiCp/AZ91 镁基复合材料，

通过纯 Al 粉、纯 Ti 粉和 C 颗粒的高温自蔓延反应合

成 TiC-Al 中间合金，将其加入到熔融镁合金中，再半

固态加工成型得到镁基复合材料。其中，TiC 颗粒是

Ti 粉和石墨粉在高温环境下通过 Al 熔体和石墨颗粒

界面扩散反应合成，尺寸小于 5 μm，呈球形均匀分布

于镁基体中。TiC 颗粒表面覆盖一层 Al，提高与镁基

体之间的润湿性，不存在界面反应产物MgO 和Al2O3，

TiC 颗粒和镁基体的界面结合良好[50]。采用原位反应

自发渗透技术制备的 47.5%TiC/AZ91(体积分数)镁基

复合材料中，细小、弥散的 TiC 增强相呈互穿网络状

以及颗粒状分布于镁合金基体中，尺寸为亚微米级，

部分达到纳米级。镁合金基体与 TiC 增强相间有良好

的界面结合，且未发现空洞以及疏松等缺陷 [22]。

BALAKRISHNAN 等 [48] 采 用 搅 拌 摩 擦 法 制 备

TiC/AZ31 复合材料，如图 2 所示，TiC 颗粒均匀分布

于基体中，没有形成团簇，在基体和 TiC 界面也没有

发生反应，界面结合良好。TiC 颗粒之间的距离随体

积分数的增加而减小，颗粒分布在 FSP 区(搅拌摩擦区)
的变化可以忽略不计。 
 
1.4  碳纤维和碳纳米管 

碳纤维因其优良的力学性能、热导率和热膨胀系 
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图 2  TiC/AZ31 复合材料的显微组织[48] 

Fig. 2  Microstructures of TiC/AZ31 matrix composites[48]: (a) Without TiC; (b) 6%TiC; (c) 12%TiC; (d) 18%TiC 

 
数成为金属基复合材料中一种重要的增强体。碳纤维

增强镁基复合材料不仅具有镁合金低密度、高比强度、

高比刚度的特点，还具有优良的高温性能和热物理性

能，在航空航天、汽车等领域具有广泛的应用前景[51]。

碳纤维增强镁基复合材料分为连续型和非连续型，非

连续型碳纤维增强镁基复合材料经过合理的定向塑性

变形加工可以使镁基体中原来呈无序排列的短纤维沿

着变形方向定向排列，这种组织结构在纤维的长径比

超过临界值时，将出现接近连续纤维的增强效      
果[52−53]。碳纤维增强镁基复合材料一般采用真空−压
力浸渍法[54]和挤压铸造法制备[55]，但碳纤维和镁合金

基体之间的润湿性较差，在制备过程中首先要改善两

者之间的润湿性，通常对碳纤维进行表面预处理，如

涂层、酸碱溶液和有机溶液处理。经过涂层处理和预

浸渍处理制备的复合材料，碳纤维和镁基体之间的润

湿性得以改善，界面结合更好[5, 51]。 
图 3 所示为挤压浸渗法制备的碳纤维增强 AZ31

镁基复合材料的组织形貌。从图 3(a)、(b)可以看出，

未经过涂层处理的碳纤维与镁基体之间难以润湿，碳

纤维预制件在浸渗压力作用下发生变形，改变了纤维

束之间的原始排列。纤维束中碳纤维严重团聚，单丝

之间很少有镁液浸渗。从图 3(c)、(d)可以看出，经过

涂层处理的碳纤维增强镁基复合材料中，镁合金基体

与碳纤维表面的 SiO2涂层发生了界面反应，提高了纤

维与镁合金之间的润湿能力。纤维束之间的较大空隙

(见图 3(c))及纤维束中的单丝间(图 3(d))较小的间隙里

镁合金熔液都能较好地浸渗，且纤维随机均匀分布于

镁基体中[55]。MERTENS 等[56]采用预浸润和挤压铸造

相结合的方法制备了碳纤维增强镁基复合材料，先将

碳纤维在 95 ℃过饱和的 K2ZrF6溶液中浸渍 2 min，在
100 ℃空气中放置 1 h 后干燥，利用 K2ZrF6水溶液来

改善熔融的 Al 对碳纤维的润湿性。将预浸渍的碳纤维

放入 750 ℃的铝熔体中浸渍 30 s，空气中冷却得到预

浸渍的碳纤维。再通过挤压铸造的方法，得到润湿性

良好的碳纤维增强镁基复合材料。 
碳纳米管(CNTs)是由单层或多层石墨片卷曲而成

的中空无缝管状纳米结构，具有管径小、长径比大的

特点[57]。碳纳米管具有优异力学、物理化学性能，弹

性模量极高(E=0.4~4.5 TPa)，是高性能镁基复合材料

的理想增强体[58−59]。制备复合材料的碳纳米管通常需

要进行除胶、粗化、敏化、活化以及镀层预处理，使

其表面粗糙化、活化，更有利于与镁基体的界面结合，

接着进行表面处理，包覆 Ni、SiO2、TiO2等镀层。目

前，开发合适的铸造工艺是该领域的研究重点之    
一[60−62]。 

关于粉末冶金法制备碳纳米管增强镁基复合材料

已有较为系统地研究，但是均匀分散混合问题还未得

到很好的解决[63−66]。通常需要辅助分散的处理工艺， 
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图 3  碳纤维增强镁基复合材料的微观形貌[55] 

Fig. 3  Microstructures of carbon fiber reinforced magnesium matrix composites[55]: (a), (b) Without coating; (c), (d) With coating 

 
通过球磨法将碳纳米管与镁粉混合，然后采用冷压、

烧结制备碳纳米管增强镁基复合材料；球磨过程中镁

颗粒基本上没有变化，但碳纳米管易损伤，从而影响

其增强效果。而且球磨时 Mg 颗粒之间存在黑色的

CNTs 团聚，CNTs 分布不均匀。异丙醇(IPA)溶液分散

法利用 CNTs 与异丙醇(IPA)溶液混合极性相近，可以

均匀分散在溶液中，以此制备的镁基复合材料仅有少

量 CNTs 团聚在颗粒之间的间隙处，大部分 CNTs 以

薄层形式存在于颗粒界面处，但是停止搅拌后，两者

易分层而难以获得稳定的分散效果。球磨法和异丙醇

(IPA)溶液分散法制备的两种复合材料都存在少量的

MgO[20, 62, 67]。将 CNTs 与镁合金熔体搅拌和超声分散

后，使得 CNTs 在基体中的分散均匀[43]。如何让 CNTs
分散更均匀、获得结合良好的界面和保持其在镁基体

的结构完整性是未来研究高弹性模量 CNTs 增强镁基

复合材料的研究热点[58]。 

1.5  Al2O3颗粒 
Al2O3颗粒具有高弹性模量、高理论强度、优异的

耐热性和化学稳定性、较低的密度，是镁基复合材料

一种常用的增强体。德国 Clausthal 工业大学采用

Al2O3p+SiCV/Mg 复合材料制成了轴承、活塞、汽缸内

衬等汽车零件[3]。陶瓷相 Al2O3 很易被镁基体腐蚀，

生成不连续的 MgO，经过长时间时效处理后，界面和

镁基体内有较多的 Mg17Al12时效析出相，影响材料性

能。Al2O3p 和基体热膨胀系数不同，当镁基复合材料

的温度发生变化时，界面上将产生热应力，很小的温

度变化就能产生超出材料屈服点的热应力[68]，导致材

料力学性能降低。因此，Al2O3颗粒增强镁基复合材料

需要进行界面优化处理，主要方式是通过界面反应生

成有益界面结合的第二相，避免有害第二相生成[68]。 
Al2O3 颗粒增强镁基复合材料一般采用搅拌铸造

法、挤压铸造法和粉末冶金法制备[69−71]。全液态搅拌
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铸造法制备的 Al2O3/AZ91D 复合材料中，Al2O3 颗粒

促进初生相 α-Mg 在 Al2O3颗粒表面非均质形核，并阻

碍 α-Mg 相生长，材料的晶粒得到明显细化。在

Al2O3/AZ91D 复合材料显微组织中，除了镁基体和

Mg17Al12相，还检测到 Al2O3和 MgO 相。这是由于一

部分 Al2O3 颗粒与镁合金接触并向晶内渗透、扩散，

与镁基体发生界面反应，形成 MgO 或尖晶石

MgAl2O4。MgAl2O4 是良好的结合剂，能促进界面更

好地结合[70]。盛绍顶等[69]采用快速凝固和粉末冶金相

结合的方法制备 Al2O3p/AZ91 复合材料，发现 Al2O3

增强体在基体中均匀分布，没有团聚现象，镁基复合

材料存在的相主要是 α-Mg、β-Mg17Al12、Al2O3 及少

量的 MgZn2。 
 
1.6  Al18B4O33与 Mg2B2O5晶须 

硼酸铝晶须(Al18B4O33W)具有较高的弹性模量和

拉伸强度、较低的密度、丰富的原料来源、简单的制

备工艺以及低廉的成本，被认为是镁基复合材料良好

的增强体。Al18B4O33W/Mg 复合材料与大部分晶须增

强镁基复合材料的制备工艺相同，主要方法包括熔体

浸渗法、半固态搅拌熔铸法、粉末冶金法和挤压铸造

法[17, 72−73]。熔体浸渗法是利用压力或者熔体的毛细现

象的作用，使镁合金熔体渗入 Al18B4O33W预制块中，

凝固即得 Al18B4O33W增强镁基复合材料。该工艺流程

简单、成本低、界面结合良好，能减少甚至消除气孔

等铸态缺陷。半固态搅拌铸造法是利用桨叶旋转产生

的搅拌作用使镁合金熔体产生涡流强制引入

Al18B4O33W 增强体中，混合均匀后升温浇铸，冷却得

到复合材料。这种制备方法能保证基体与增强体之间

的界面完整性，能使增强体基本均匀分布于镁基体中。

粉末冶金法制备 Al18B4O33 增强镁基复合材料一般不

会发生过量的界面反应，增强体能弥散均匀分布，有

利于制备高性能的 Al18B4O33/Mg 复合材料[72]。挤压铸

造法制备的 Al18B4O33w/MB15 镁基复合材料中，

Al18B4O33晶须在镁基体中均匀分布，基体没有明显缺

陷，Al18B4O33 晶须与镁基体界面比较清洁平整(见图

4(a))。界面处有一层 50~80 nm 的 MgO 反应层(见图

4(b))，该反应层能有效地阻止后续的界面反应[74]。 
Mg2B2O5 晶须是镁基复合材料的一种新型增强

体，其性能不仅与硼酸铝晶须相近，且更为低廉，在

镁基和铝基复合材料上具有广泛的应用前景 [ 7 5 ]。

Mg2B2O5w 增强镁基复合材料一般采用真空气压渗流

法制备，通过机械搅拌、超声分散、模压湿法成形以

及干燥烧结制备 Mg2B2O5w 预制块，再通过真空气压

渗流注入基体合金熔融液，得到的 Mg2B2O5w/AD91D 

 

 
图 4  Al18B4O33w/MB15 镁基复合材料的显微组织[74] 

Fig. 4  Microstructures of Al18B4O33w/MB15 magnesium 

matrix composites[74]: (a) SEM image; (b) TEM image 

 
复合材料，Mg2B2O5w已经破断，较为均匀地分布于基

体中，没有明显的方向性，界面比较干净、平整，界

面处存在厚度不均匀的 MgO 和 MgB2相界面层[75−76]。

Mg2B2O5w具有孪晶结构，其孪生面和晶体生长方向分

别为(202)和[010]，部分晶须内还存在MgB4O7颗粒相，

晶须与基体界面处还存在球状 Mg2Si 相[18]。Mg2B2O5w

可以大幅改善镁基体的强度，但 Mg2B2O5w 与镁基体

之间存在界面反应层厚度不均匀的问题，而导致伸长

率不高。通过溶胶−凝胶法制备 CuO 涂覆的 Mg2B2O5w

可以改善镁基复合材料的界面，CuO 涂层与晶须不发

生反应，但会与基体生成 MgCu2和 MgO 相，反应过

程产生大量的热，使得界面结合更好[77]。  
 
1.7  其他增强体 

TiB2 具有硬度大、耐磨损、耐酸碱、导电性与稳

定性好等优良性能，而且 TiB2为密排六方结构，与镁

的晶体结构相同，能与镁基体更好地结合。采用搅拌

铸造法制备的 TiB2-TiC 混合颗粒增强镁基复合材料

中，尺寸细小的 TiB2颗粒以矩形或棱柱形均匀分布于



第 27 卷第 12 期                                   冯  艳，等：镁基复合材料的研究进展 

 

2391

镁基体中[78]。SHAMEKH 等[28]采用原位反应渗透技

术，通过 Ti 粉和 B4C 反应合成 TiC 和 TiB2 制备

(TiC-TiB2)/AZ91 镁基复合材料。研究发现，在 Ti-B4C
粉末中加入 MgH2 后，可以促进原位反应，还可以提

高最终成型复合材料的镁含量，通过控制 MgH2 的添

加量调节增强体的体积分数。TiC、TiB2、少量残余的

Ti 颗粒、BN 和中间相均匀地分散在镁基体中。 
Mg2Si 具有低密度(1.99 g/cm3)、高硬度、高屈服

强度、低热膨胀系数和相对较高的熔点，是金属间化

合物增强镁基复合材料的常见增强体[13]。殷黎丽等[79]

采用原位反应和铸造结合的方法制备了 Mg2Si/ AZ91
复合材料，粗大均匀的 Mg2Si 在镁基体中呈树枝状分

布，经过 T6 热处理之后，Mg2Si 演变为细小的颗粒状。 
近年来，发展了多种金属颗粒增强的镁基复合材

料，主要有 Cu/Mg、Ni/Mg 和 Ti/Mg、(Cu、Ti)/Mg[30]、

(Ti、Ni)/Mg 复合材料。此外，还有研究者混合加入

Ni 颗粒和 Y2O3 混合增强镁基复合材料[26]。金属颗粒

增强镁基复合材料通常采用 DMD 法(Disintegrated 
melt deposition)和粉末冶金法制备[26]，并进行高能球

磨和后续的热挤压得到致密度高、缺陷少的镁基复合

材料[30, 80−82]。金属颗粒在镁基体中固溶度有限，不仅

能保持一定数量的金属颗粒，还能形成第二相，界面

结合要优于传统陶瓷相的。显微组织分析表明，金属

颗粒可均匀分布于镁基体中，与基体结合良好，但存

在少量孔隙，这些金属颗粒相对于镁来说有更高的熔

点，熔炼时可以成为形核中心，得到细小的等轴晶。

金属颗粒可与镁基体生成第二相，如Mg2Ni和Mg2Cu，
呈连续的网状结构分布于晶界处[82−83]，混合金属颗粒

可以生成 Ti3Cu、Ti2Cu3等第二相[30]，这些第二相在界

面处形成而有利于结合，部分金属颗粒可以固溶进镁

基体中，尺寸变小甚至消失[30, 80−82]。搅拌摩擦加工法

制备的 Mg-Al-Ni 镁基复合材料，随着加工道次增加，

Ni 颗粒逐渐固溶到镁基体晶格中，最先形成的第二相

Mg2Ni 和 Al3Ni2相分别转变为 MgNi2和 AlNi 相[80]。

然而，目前有关金属颗粒增强镁基复合材料的研究集

中在以纯镁为基体，对镁合金为基体，以及如何改善

基体性能的研究尚有欠缺。 
准晶一般性质稳定、强度高，作为增强体制备镁

基复合材料可使复合材料的晶粒细化，强度提高，且

准晶不易与镁基体发生界面反应。杨玲等[84]采用挤压

铸造法制备的 Mg-Zn-Y 准晶增强 AZ91D 镁基复合材

料，由 α-Mg 基体、β-Mg17Al12相以及 Mg3Zn6Y 准晶

相组成，晶粒细小。随着挤压压力增加，β-Mg17Al12

相以及 Mg3Zn6Y 准晶颗粒含量增加，α-Mg 由铸态的

树枝晶向等轴晶转变，晶粒进一步细化。 

ZrO2具有优良的耐热和隔热性能、力学性能、电

性能、光学性能以及化学稳定性，广泛应用于航空航

天、钢铁冶金、机械制造等领域。ZrO2常压下存在单

斜、正方和立方 3 种结构，以 20 nm 的单斜晶

ZrO2(M-ZrO2)颗粒和 40 nm 的正方晶 ZrO2(T-ZrO2)颗
粒为增强体，通过 4 道搅拌摩擦加工制备 ZrO2颗粒增

强镁基复合材料，两种颗粒均匀分布，与基体没有明

显的反应，且后者比前者具有更好的细化晶粒效果和

强化效果[24]。 
Si3N4是一种超硬、耐磨损的陶瓷材料，具有良好

的润滑性、抗高温氧化、抗冷热冲击性能，是镁基复

合材料理想的增强体。搅拌铸造法制备的 1.5%Si3N4p/ 
ZK60A(质量分数)纳米复合材料，合理的搅拌工艺可

使 Si3N4 均匀分布于镁基体中，改善了纳米级第二相

在镁基体中的稳定性，细小复合材料的晶粒[27]。AlN
是常用的镁基复合材料增强体，为 HCP 结构，晶格参

数与镁的接近，具有低介电常数、高电阻率以及接近

硅片的热膨胀系数等优点，在电子封装、电气设备领

域有着巨大的应用潜力[85]。采用超声波辅助铸造法制

备的 AlNp/AZ91D 纳米复合材料组织细小，纳米 AlN
颗粒分散均匀。纳米 AlN 颗粒能影响 AZ91D 合金的

凝固过程，导致该复合材料比镁基体合金有更多细小

的片状 β相，但具体的影响机制有待进一步研究[4]。 
与 SiC、碳纤维、碳纳米管、Al2O3等增强体相比，

TiB2、Mg2Si、金属颗粒、准晶、AlN 和 Si3N4等增强

体增强镁基复合材料的研究刚刚起步，在性能上有很

大的开发潜力，还需要开展大量系统的工作。 
 

2  镁基复合材料的性能 
 
2.1  镁基复合材料的力学性能 

一般来说，镁基复合材料的硬度、强度随着增强

体的体积分数增加而增加，塑性和延展性则是随着增

强体体积分数增加而降低。增强体的密度影响镁基复

合材料的比强度和比刚度，增强体引入大量的界面、

位错和第二相也是影响镁基复合材料力学性能的重要

因素。 
2.1.1  颗粒增强镁基复合材料的力学性能 

颗粒增强镁基复合材料的力学性能主要取决于颗

粒的分布、尺寸和体积分数、颗粒与镁基体界面的结

合、第二相的数量和分布以及镁基体的缺陷等[2, 45, 69]，

不同的制备工艺、不同的工艺参数对材料性能的影响

可归结到从颗粒分布、界面结合、第二相数量和分布

以及镁基体缺陷来影响力学性能[9, 36, 40]。如，SiC 颗粒
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可以改善镁基复合材料的磨损性能，SiC 颗粒在镁基

体中分散更均匀，材料具有更高的显微硬度、更好的

抗疲劳和抗磨损性能[86]。SiC 增强镁基复合材料趋向

脆性断裂，材料的显微硬度、抗疲劳和摩擦性能等直

接受界面结合强度的影响，镁基复合材料界面结合良

好，则界面强度大于基体撕裂强度，材料的强度得到

提高。 
通常来说，颗粒分布越均匀，力学性能更优异，

有关研究者致力于颗粒的均匀分布。粉末冶金法制备

SiC 颗粒增强镁基复合材料时，当金属粉末尺寸和 SiC
颗粒尺寸接近时，增强体可以更均匀分布，复合材料

的强度和弹性模量等力学性能均能得到改善[45]。快速

凝固结合粉末冶金方法制备的 Al2O3P/AZ91 镁基复合

材料，423 K 温度下抗拉强度可达 277.76 MPa，伸长

率为 2.95%，优良的力学性能归功于 Al2O3 颗粒良好

的高温性能及其在镁基体中弥散、均匀的分布[69]。此

外，加入尺寸相近的金属颗粒能促进陶瓷颗粒均匀分

布。SANKARANARAYANAN 等[11]将微米级 Ti 粉嵌

入纳米级 B4C 颗粒中，使得 B4C 颗粒在镁基体中均匀

分布，并细化晶粒。(Ti+B4C)BM/Mg 复合材料相比于

Mg-Ti 合金有更多的再结晶晶粒和更少的孪晶，表现

出更优越的力学性能和延展性。(Ti+B4C)BM/Mg 复合材

料抗拉强度达到 260 MPa，压缩屈服强度为 419 MPa，
相比于 Mg-Ti 复合材料分别提高 15%和 20.7%[46]。 

颗粒的尺寸有微米级、亚微米级和纳米级[8, 35]。

尺寸越小，强化效果越好。纳米级的 SiC 颗粒在变形

时在镁基体中流动性较好，不会剪切割裂镁基体，不

仅可以提高镁基体的强度，还可以在提高强度的同时

保持延展性，甚至改善延展性[7]。多种尺寸颗粒以合

适比例增强镁基复合材料，可以获得更优异的强化效

果。采用搅拌铸造法和热挤压法制备不同比例的纳米、

微米、亚微米 SiCp增强镁基复合材料，3 种尺寸的混

合颗粒比单一尺寸和两种尺寸的混合颗粒具有更优异

的力学性能。表 2 列出了常见颗粒增强镁基复合材料

的力学性能。表 2 中，a 为挤压态；b 为微米颗粒增强；

c 为亚微米颗粒增强；d 为纳米颗粒增强；e 为微米、

纳米颗粒混合增强；f 为微米、亚微米颗粒混合增强；

g 为微米、亚微米、纳米颗粒混合增强；h 为热处理态；

i 为铸态；j 为球磨处理。如表 2 所列，其中(1%纳米

+4%亚微米+ 10%微米SiCp(体积分数))/AZ91D的抗拉

强度达到 378 MPa，伸长率达到 2.3%[7]。 
采用多种颗粒混合增强可以获得混合强化效应，

比单独增强效果更理想。BHINGOLE 等[25]在熔融镁合

金中添加硝酸镁，原位反应合成 MgO、Al2O3 和

MgAl2O4 增强相，制备 6.5%MgO-Al2O3-MgAl2O4/ 

AZ91(体积分数)复合材料，其硬度为 97 HV，相比于

镁基体提高了 64%，拉伸强度为 325 MPa，相比于镁

基体提高了 43%，加工硬化值相比于镁基体提高了

115%，加工硬化速率随着 MgO-Al2O3-MgAl2O4 的体

积分数增加而增加。 
相比于传统的陶瓷颗粒增强镁基复合材料，金属

颗粒增强镁基复合材料具有更优异的延展性，这得益

于镁基体与金属颗粒良好的润湿性、生成大量的第二

相和金属颗粒本身的韧性。因此，金属颗粒具有颗粒

强化、第二相强化双重作用。DMD 法(Disintegrated 
melt deposition)制备的 14.2%Ni/Mg(质量分数)复合材

料抗拉强度达到(463±4) MPa，伸长率为 1.4%[29]。与

其他增强体类似，随着金属颗粒的增加，金属颗粒增

强镁基复合材料强度先增加后降低，多种金属颗粒同

时加入具有更好的强化效果[26, 29−30, 82, 89]。(5.6%Ti+ 
3%Cu(质量分数))/Mg 的抗拉强度为 253 MPa，而 5.6% 
Ti/Mg(质量分数)只有 190 MPa，这是由于通过机械球

磨加入纳米 Cu 颗粒，生成 Mg2Cu 共晶相，细化晶  
粒，机械球磨形成的 Ti3Cu 相也有利于强度和塑性的

提高[30]。 

颗粒增强镁基复合材料的力学性能随着增强体粒

径的减小而增加，这是由于细颗粒在与镁基体复合时

引入更多的位错，限制基体局部变形，阻碍位错和晶

界运动，还能成为形核中心细化基体晶粒，从而提高

材料强度。屈服强度和抗拉强度随着颗粒体积分数的

增加而增加，这归结于颗粒与镁基体界面结合良好，

拉伸时加载应力会从相对较软的镁基体传递到较硬的

颗粒上，当颗粒的体积分数增加时，可以将更多的加

载应力传递到颗粒上，使得材料的屈服强度和抗拉强

度增加。然而，当颗粒的体积分数达到与镁基体发生

界面反应的临界值时，会在界面生成化合物，降低界

面结合强度，使材料的抗拉强度降低；颗粒增强体一

般具有很高的硬度和弹性模量，随着其体积分数增加，

复合材料的硬度和弹性模量逐步增加；复合材料伸长

率随增强体体积分数的增加而降低[36]。搅拌铸造法制

备的纳米 SiC/AZ80 复合材料，随着纳米颗粒体积分

数的增加，强度、弹性模量和硬度增加。这得益于细

晶强化、奥罗万强化、基体和颗粒的热膨胀系数失配

以及载荷传递作用等强化机制，细晶强化可用霍尔−
佩奇公式来计算，其总增强效果表达式为： 
 

=Δσ  

2
PetchHall

2
Orowan

2
CTE

2
load )()()()( −Δ+Δ+Δ+Δ σσσσ  

         (1) 
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表 2  颗粒增强镁基复合材料的力学性能 

Table 2  Mechanical properties of particles reinforced magnesium matrix composites 

Materials 
Volume 

fraction/% 
Mass 

fraction/%
σ0.2/MPa σb /MPa δ/% E/GPa 

Hardness, 
HV 

SiC/Mg[87]a.b 2.7  182±2 219±2 2.10±0.90 − 53±1 

SiC/Mg[87]a.b 9.0  155±1 207±2 1.40±0.10 − 56±2 

SiC/Mg[87]a.b.h 2.7  200±9 233±2 2.88±0.32 − 51±2 

SiC/Mg[87]a.b.h 9.0  168±5 213±2 3.57±0.85 − 54±3 

SiC/AZ91D[7]a.c 1  275 345 4.0 − − 

SiC/AZ91D[7]a.d 1  255 340 11.6 − − 

SiC/AZ91D[7]a.g 
10(micro)+

4(submicro+
1(nano) 

 
305 378 2.3 − − 

SiC/AZ91D[7]a.g 
12(micro)+

2(submicro+
1(nano) 

 
280 356 2.8 − − 

SiC/AZ91D[8]c.j 1  127 161 0.8 − − 

SiC/AZ91D[8]a.c.h 1  275 335 2.7 − − 

Ti/Mg[11]a.b.j 5.6  158±6 226±6 8.0±1.5 − − 

(Ti +B4C)/Mg[11]a.e.j 5.6+2.7   215±9 260±8 8.1±0.3 − − 

Al2O3/AZ91(273K, 25:1 extrusion ratio)[69]a.b  20 187.50 317.92 0.50 − − 

Al2O3/AZ91(273K, 37:1 extrusion ratio)[69]a.b  20 293.64 325.00 2.00 − − 

Al2O3/AZ91(423K, 37:1 extrusion ratio)[69]a.b  20 234.47 277.76 2.95 − − 

Al2O3/AZ91(423K, 37:1 extrusion ratio)[69]a.b  20 195.53 209.75 11.24 − − 

Al2O3/ AZ31[88]a.d 1.5  225±3 313±4 14.0±1.0 − − 

Al2O3/ AZ31[88]a.c 5  215±4 294±5 2.8±0.4 − − 

Al2O3/ AZ31[88]a.b 10  215±7 293±8 5.6±1.4 − − 

Mg2Si/Mg[79]b.i 7  119 254 4 55 − 

Mg[81]a −  125±9 169±11 6.2±0.7 − 48±1 

Ti/Mg[81]a.b  5.6 158±6 226±6 8.0±1.5 − 71±2 

Cu/Mg[81]a.d  3 182±4 220±4 8.9±0.9 − 82±4 

(Ti-Cu)/Mg[81]a.e  5.6+3 196±9 227±4 5.7±1.6 − 86±2 

(Ti-Cu)/Mg[81]a.e.j  5.6+3 201±7 265±11 7.5±0.8 − 91±3 

Mg[82]a.b −  100±4 258±16 7.7±1.2 43±1 57±1 

Ni/Mg[82]a.b  14.46 370±12 389±15 3.1±0.1 47±11 76±10 

Ni/Mg[29]a.b  7.3 337±15 370±14 4.8±1.4 47±1 69±1 

Ni/Mg[29]a.b  14 420±27 463±4 1.4±0.1 53±1 79±1 

Ni/Mg[29]a.b  24.9 − 313±29 0.7±0.1 58±1 82±1 

(Y2O3+Ni)/Mg[26]b.i  0.7+0.3 232±8 272±2 9.5±0.9 − 60±4 

Si3N4/ZK60A[27]a.d 1.5  232±2 331±2 13.1±0.5 − − 

 
式中： loadσΔ 为镁基复合材料的载荷传递效应； CTEσΔ
为热膨胀失配的强化效应； OrowanσΔ 为奥罗万强化效

应； Hall-PetchσΔ 为霍尔−佩奇强化效应。 

晶粒尺寸越小，增强效应越好，热膨胀系数的失

配导致位错密度增加、界面处存在残余应力，这些可

以阻碍基体变形，强化基体。奥罗万强化机制来自与

纳米颗粒与位错、晶界的交互作用。界面结合越好，

载荷传递作用越好[35]。此外，有关文献还提出弹性模

量失配强化机制，颗粒与镁基体在变形时由于弹性模

量失配产生的几何必须位错具有一定的强化作用。其
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中，得益于纳米尺寸的第二相、颗粒均匀分布，奥罗

万强化机制是强度和伸长率提高的主要原因。该强化

效应表达式适用于其他颗粒增强镁基复合材料[33, 90]。 
制备工艺是决定颗粒增强镁基复合材料的力学性

能好坏的主要原因之一。通过铸造法制备的颗粒增强

镁基复合材料内部存在一定的孔洞、缩松和夹杂，硬

质颗粒破坏金属基体的连贯性，从而降低复合材料的

抗压强度和抗弯强度。热挤压可消除材料内部的缩松

孔洞等铸造缺陷，使材料的致密度提高，位错密度增

加，可使得颗粒分布更均匀，有效减少晶界处的团聚，

通过动态再结晶细化基体晶粒，从而改善性能[8]。

AZ91 镁合金添加 B4C 颗粒复合后，抗压强度和抗弯

强度较低。热挤压使材料的致密度提高，B4C 颗粒破

碎细化、均匀分布，限制部分区域内镁基体的变形，

起到区域强化的作用，提高材料的硬度、抗压强度和

抗弯强度[47]。热挤压过程中会发生动态再结晶而形成

新的晶界，新的晶界具有更高的强度，这些都有利于

塑性流动和减小脆断，从而提高伸长率。对于半固态

搅拌法制备的镁基复合材料，搅拌时间和温度是影响

力学性能的主要因素，适当延长搅拌时间能更有效地

细化组织，在较低温度下搅拌可以更明显地细化复合

材料的显微组织。不同搅拌温度下 SiCp/Mg9Al 纳米复

合材料与铸态 Mg9Al 合金相比，其室温拉伸性能有明

显提高，搅拌温度为 600 ℃的 SiCp/Mg9Al 纳米复合材

料的室温拉伸性能最好，其屈服强度、抗拉强度和断

后伸长率分别为 106 MPa、155 MPa 和 4%[6, 40]。增强

体还可以改善镁基复合材料的高温力学性能，1%纳米

AlN(质量分数)增强 AZ91D 镁基复合材料具有良好的

高温力学性能，其室温拉伸强度为 144 MPa，相比于

AZ91D 镁合金，屈服强度和抗拉强度分别提高 44%和

18%，伸长率则降低。200 ℃时，AlN/AZ91D 复合材

料的屈服强度为 105 MPa，其屈服强度和抗拉强度比

AZ91D 镁合金提高 21%和 25%，伸长率也有所提高[4]。 
设计合理的热处理工艺是改善镁基复合材料性能

的有效途径，适当的热处理在大幅度改善复合材料强

度的同时，还能提高延展性[8]。UGANDHARD 等[87]

采用熔体沉积技术和热挤压结合的方法制备 SiC 增强

镁基复合材料，通过再结晶热处理(150 ℃保温 5 h)，
SiC 增强镁基复合材料的强度和伸长率均得到提高。

再结晶减小了复合材料界面处的应力，有效地延迟了

复合材料在拉伸时的蚀穴现象，从而提高强度和伸长

率。从表 2 所列颗粒增强镁基复合材料的力学性能可

知，以镁合金为基体的复合材料的力学性能远远优于

以纯镁为基体的复合材料，挤压态比铸态性能更好，

而热处理态的性能要优于挤压态的性能。 

结合多种制备工艺的优点或增加预处理工艺可以

改善镁基复合材料的力学性能。例如，通过机械球磨

和原位反应法可以制得尺寸细小、分散均匀的强化相

增强镁基复合材料，从而获得更好的强化效果。

HWANG 等[91]采用机械球磨 Mg 粉、Ti 粉和 C 粉原位

反应合成纳米 TiC 颗粒增强镁基复合材料，纳米 TiC
粒子对复合材料形变的影响很小，但是在晶界上的纳

米粒子可以阻止晶界的滑动，不会割裂基体，从而提

高复合材料的抗拉强度和延展性，保证了材料的高韧

性。LU 等[92]采用机械合金化法添加镁粉、铝粉、钛

粉和硼粉制备镁基复合材料，经烧结和退火处理，在

材料内部形成强化相 Ti2N 和 MgB12，该复合材料的抗

弯强度可达 900 MPa，强度提高的主要原因是微细颗

粒的弥散分布以及在机械合金化带来的极细结晶组

织。JIANG 等[50]将烧结的 Al-TiC 预制体加到镁熔体

中，再进行半固态搅拌铸造法制备 TiC/AZ91 复合材

料，材料的抗拉强度为 214 MPa，比 AZ91 的提高了

33.7%；硬度为 83 HB，比 AZ91 的提高了 38.3%。陈

礼清等[22]采用原位反应自发渗透技术制备体积分数

为 47.5%(体积分数) TiC/AZ91D 复合材料，研究发现，

723 K 高温拉伸，拉伸变形速率为 0.001 s−1 时，

TiC/AZ91D 复合材料的拉伸强度为 91.1 MPa，相同条

件下铸态的 AZ91D 镁合金的拉伸断裂强度只有 41.1 
MPa，增幅达 120%。镁基复合材料的断裂应变较低，

高低温时均表现为脆性断裂，镁合金则由室温下的脆

性断裂向高温下的韧性断裂过渡。 
近年来发展的特殊制备工艺可以获得性能更为优

异的镁基复合材料。通过真空蒸发法制备的

14%SiC/Mg-Zn(体积分数)纳米复合材料，室温微观压

缩屈服强度为 410 MPa，而 Mg-Zn 基体仅为 50 MPa。
经过高压扭转处理后，该复合材料的室温微观压缩屈

服强度达到(710±35) MPa，400 ℃微观压缩屈服强度

为(123±17) MPa，是目前报道的耐热镁合金的两倍。

此外，Mg-Zn 基体和纳米 SiC 颗粒增强体之间强大的

界面结合导致复合材料的弹性模量大幅增加，Mg-Zn
合金的弹性模量为(44±5) GPa，而 14%SiC/Mg-Zn 复

合材料的弹性模量增至(86±5) GPa[2]。 
2.1.2  碳纤维增强镁基复合材料的力学性能 

连续型碳纤维增强镁基复合材料具有良好的比刚

度、抗热形变性能和力学性能，非连续型碳纤维增强

镁基复合材料虽然有些性能不如连续型碳纤维增强镁

基复合材料，但它更经济，成形和加工都有明显优   
势[52−53]。通过真空渗透技术制备碳纤维增强镁基复合

材料，渗透压力和挤压温度是影响性能的主要因素，

填充压力为次要影响因素。在590 ℃挤压温度、20 MPa
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渗透压力、0.2 MPa 填充压力下，获得碳纤维增强镁

基复合材料的抗拉强度为 290 MPa，相比于 AZ91D 镁

合金的强度提高了 81%[93]。挤压铸造法制备的二维碳

纤维织物增强镁基复合材料抗弯强度可达 414 MPa，
弹性模量可达到 59.65 GPa，力学性能具有径、轴向的

对称性，二维碳纤维织物改善了单向纤维增强复合材

料性能各向异性的缺点。相比于单向复合材料而言，

二维碳纤维织物增强镁基复合材料主要是纵向纤维束

的断裂，以及横向纤维束与基体之间界面的开裂。此

时复合材料中的主要承载体已经由单根纤维转化为纤

维束，横向纤维束在较低载荷下就会发生开裂，导致

二维织物增强复合材料的整体力学性能低于单向纤维

增强复合材料[94]。对于粉末冶金法制备短碳纤维增强

镁基复合材料，涂层 Ni 可以改善碳纤维与镁基体界面

结合，提高力学性能，体积分数为 1%短碳纤维增强

镁基复合材料的硬度为 65.3 HV，压缩屈服强度为 
169 MPa[5]。 
2.1.3  晶须增强镁基复合材料的力学性能 

晶须可有效地提高镁基复合材料的硬度、弹性模

量和强度。表 3 列出了晶须增强镁基复合材料及其基

体合金的力学性能。如表 3 所列，室温时 Al18B4O33w/ 
MB15 复合材料弹性模量相比于镁基体提高 49%，

Al18B4O33w/MB8 复合材料的屈服强度达 235 MPa，抗

拉强度达 310 MPa[72]。铸态 Al18B4O33W/AZ91D 复合材

料的屈服强度达到 270 MPa，最终的抗拉强度为 368 
MPa，伸长率为 0.97%，弹性模量为 71 GPa[74]。通过

研究不同体积分数 SiCw/AK60复合材料的力学性能发

现，硬度、抗拉强度、伸长率随着晶须质量分数增加

而增加，质量分数达到 20%，室温抗拉强度最佳，其

值为 204 MPa[32]。Mg2B2O5w/AZ91D 复合材料的强度

高于相应镁合金的，但是晶须的加入使得伸长率大幅

降低，这是由于晶须与镁基体界面结合较差，因此，

晶须增强镁基复合材料一般需要采用界面优化处   
理[76]。经过 CuO 涂层处理的 Mg2B2O5w增强镁基复合

材料具有更优异的性能，如表 3 所列，其抗拉强度和

伸长率比 Mg2B2O5w 增强镁基复合材料分别提高

37.6%和 35.7%。拉伸时，晶须增强镁基复合材料的破

坏形式为界面开裂和晶须拔出、断裂，而 CuO 涂层可

以改善界面结合，使得载荷传递作用更好[77]。采用恒

定应力拉伸蠕变试验研究硅酸铝晶须增强 AZ91D 镁

基复合材料的蠕变行为发现，复合材料的蠕变主要由

镁基体决定，镁基体的蠕变机制为粘滞位错滑移和晶

界滑移。晶须作为传递载荷因子，可阻碍位错运动，

提高抗蠕变性能[95]。 
2.1.4  其他镁基复合材料的力学性能 

碳纳米管增强镁基复合材料的力学性能已有较为

系统的研究。采用搅拌铸造法制备 0.5CNTs(体积分数)
增强 Mg-Mn-Ce-Zn 镁基复合材料，抗拉强度为 212.2 
MPa，伸长率可达 21.1%。第二相强化、细晶强化、

CNTs 的润滑作用以及对裂纹的阻碍作用是镁基复合

材料强度和塑性提高的主要原因[96]。对于搅拌铸造法

制备的 CNTs 增强镁基复合材料，高速搅拌存在夹杂

而弹性模量普遍偏低[97]，低速搅拌有利于 CNTs 与镁

熔体形成宏观上的均匀分散[98]。碳纳米管增强镁基复

合材料的强度随着碳纳米管体积分数的增加而先增加

后降低。随着体积分数的增加，CNTs 出现团聚，相

比于纯镁，CNTs 团聚增加脆断的可能性，导致伸长

率下降。适当的球磨可以细化晶粒，使 CNTs 分布均

匀，改善碳纳米管增强镁基复合材料的性能。原位合

成的 CNTs 能较好的嵌入镁基体中，提高复合材料的

力学性能[65]。 
碳纳米管增强镁基复合材料的界面结合较差，将

金属粉末和碳纳米管混合球磨以及在碳纳米管上涂覆

镀层，可以很好的改善其性能。将 Al 粉和 CNTs 同时

加入镁基体中，可以同时提高强度和延展性，

(1%Al+0.18%CNTs(质量分数))增强镁基复合材料的

抗拉强度为(208±8) MPa，伸长率为(11.2±2.9)%。Al  

 
表 3  晶须增强镁基复合材料及其基体合金的力学性能 

Table 3  Mechanical properties of magnesium alloy and magnesium matrix composites reinforced by whisker 

Materials Volume fraction/% σ0.2/MPa σb/MPa δ/% E/GPa Hardness, HV

MB8[72] − 90 165 9.3 41 52 

MB15[72] − 106 210 8 43 54 

Al18B4O33/MB8[72] 36 235 310 0.6 70 132 

Al18B4O33/MB15[72] 31 230 303 0.5 76 128 

Mg2B2O5/AZ31B[77] 36 121 181 1.4 54 − 

Mg2B2O5/AZ31B(CuO coating)[77] 36 142 249 1.9 56 − 
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表 4  碳纳米管增强 AZ91 镁基复合材料的力学性能[99]  

Table 4  Mechanical properties of magnesium matrix composites reinforced by carbon nanotubes[99]  

Materials σ0.2/MPa σb/MPa δ/% Hardness, HV 

AZ91 80±5 205±5 5.0±2 80 

5%CNTs/AZ91 (volume fraction) 210±10 243±10 1.0±2 150 

5%CNTs (Si coating)/AZ91 (volume fraction) 253±10 296±10 1.3±2 160 

 
可以细化基体的晶粒，弱化织构，镁基体与 Al 粉、

CNTs的热膨胀失配和弹性模量失配可以提高强度[64]。

采用挤压渗透法制备的碳纳米管增强 AZ91 镁基复合

材料的力学性能如表 4 所列。通过碳纳米管和纯 Si
粉固相反应得到的 Si 涂层改善了碳纳米管在镁基体

中的分布，改善碳纳米管与镁基体的润湿性，提高界

面强度，复合材料的组织更均匀，拉伸强度、屈服强

度和硬度等力学性能均优于未经 Si 涂层处理的碳纳

米管增强 AZ91 镁基复合材料和 AZ91 镁合金[99]。 

漂珠/AZ91D 镁基复合材料的硬度随漂珠含量增

加而增大；当漂珠的质量分数为 6%、平均粒径为 60 
μm 时，复合材料的硬度最高，为 82.1 HBW；当漂珠

的平均粒径为 90 μm、质量分数为 6%时，复合材料的

抗压强度最高，为 348.3 MPa；断裂方式仍是以解理

断裂为主的脆性断裂，漂珠在复合材料断裂过程中发

生破损[100]。通过球磨法和微波烧结制备的 3%、5%、

10%Ni60Ti40(体积分数)准晶增强镁基复合材料，显微

硬度随着准晶体积分数的增加而增加，10%(体积分数) 
Ni60Ti40/Mg 复合材料的硬度为(95±5) HV，其抗压强度

为 (322±10) MPa，5%Ni60Ti40/Mg 的压缩伸长率为

(18.4±1.3)%。准晶分布的均匀性是影响其力学性能的

主要因素[81]。 
 
2.2  镁基复合材料的物理化学性能 
2.2.1  耐腐蚀性能 

纯镁的标准电极电位负(−2.37 V vs SHE)，性质活

泼，耐腐蚀性能差。镁基复合材料中的增强相与镁基

体形成腐蚀原电池，引起镁基体自腐蚀速率增加，而

且由于增强相的加入，在镁基体内部引入大量的界面、

位错、孪晶、化合物等组织特征，均与材料的腐蚀性

密切相关。SiC 颗粒增强 AZ91 镁合金的腐蚀质量损

失和电化学测试表明，SiC 的引入使得 AZ91 镁合金

腐蚀速率加快，并随着 SiC 的体积分数增大而增大。

这是由于 SiC 的引入使得 β相细化，β相和 α相组成

的微电偶腐蚀电流密度增大，同时引入更多的界面，

导致腐蚀加速[101]。表面处理可显著提高镁基复合材料

的耐腐蚀性能。ZHU 等[102]采用微弧氧化法制备具有

SiO2 涂层的 Al2O3 颗粒增强镁基复合材料(20%Al2O3- 
SiO2(sf)/AZ91D(体积分数))，研究其电化学腐蚀行为发

现，复合材料的腐蚀电流密度相比镁基体降低 3 个数

量级，复合材料的电化学阻抗大幅度增加，说明通过

微弧氧化处理后镁基复合材料的耐腐蚀性能得到改

善。研究硼酸铝增强镁基复合材料在 SO4
2−溶液的腐

蚀行为发现，经 5%Na2SO4(质量分数)溶液腐蚀后，镁

基复合材料表面生成了一层晶须增韧的腐蚀产物膜，

增强了镁基复合材料的耐腐蚀性能，随着晶须体积分

数的增加，镁基复合材料的耐腐蚀性逐渐提高[103]。 
研究镁基复合材料的腐蚀行为，分析增强体对镁

基复合材料耐腐蚀性能的影响，探讨增强体表面处理

等提高镁基复合材料耐蚀性的制备技术，是镁基复合

材料重要的研究领域。 
2.2.2  热物理性能 

现代电子信息技术迅猛发展，电子产品的小型化、

便携化、多功能化、高可靠性以及低成本使用对电子

封装材料提出越来越高的要求。镁基复合材料具有优

良的热导率和低热膨胀率，作为电子封装材料具有很

好的应用前景[104]。目前，针对 SiC、碳纤维和碳纳米

管增强镁基复合材料的热膨胀系数、热导率等性能研

究较多。SiCp/Mg 复合材料的热膨胀系数随颗粒尺寸

的增加先降低后波动上升，因为当颗粒尺寸增加较大

时，界面面积减小，对基体的约束作用减小，导致热

膨胀系数波动上升。20 ℃时，AZ71 镁合金的热胀系

数为 27×10−6 K−1，加入 12%SiC(体积分数)后，复合

材料的热胀系数为 18.5×10−6
 K−1[105]。SiCp/AZ91D 复

合材料热膨胀系数相比于 SiCp/Mg 小 1×10−6 K−1。经

过 T4 热处理后的 SiCp/AZ91D 复合材料，残余应力缓

解、位错密度减少以及 Mg2Si 相的增加，使得热膨胀

性能增加，但是热处理后材料的致密度增加，降低了

其热膨胀性能，两种作用下热膨胀系数相比于铸态没

有明显的变化。碳纤维增强镁基复合材料中，碳纤维

织物的加入降低复合材料的热膨胀系数，经热处理后，

复合材料在 20~200 ℃温度范围内的平均热膨胀系数

仅为 5.59×10−6 K−1，明显低于基体镁合金的[94]。应用

于 LED 灯座的 CNTs 增强镁基复合材料需要良好的力
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学性能和热导率，镀镍可改善碳纳米管和镁基体的界

面结合，大幅提高镁基复合材料的热导率，其中加入

1.0%镀镍 CNTs(体积分数)的镁基复合材料具有优良

的热导率和力学性能，其热导率为 120.6 W/(m·K)[5]。 
2.2.3  阻尼性能 

随着科学技术的发展，在航天、航空、汽车、民

用空调等领域需要更好地控制振动和噪声，高阻尼材

料成为研究热点。镁基复合材料具有优越的阻尼性能，

当应变振幅为 1×10−4 时，阻尼值达到 0.11，而且镁

基复合材料能同时满足高阻尼性能和高温力学性能的

需要。影响镁基复合材料阻尼性能的因素主要包括镁

基体成分、增强体种类和含量、镁基体相和增强相的

界面、应变振幅、温度、频率和热处理工艺等，机制

主要是位错型阻尼和界面型阻尼两种。位错型阻尼机

制是因为镁基复合材料通常具有高密度位错，复合材

料中的增强体、析出相和杂质均对位错具有钉扎作用，

受到外力作用时，位错线将“弓出”成弦做往复运动，

达到一定值后，弦挣脱钉扎点，以“雪崩”的方式增

加内耗，以此提高镁基复合材料的阻尼性能。界面型

阻尼机制是因为增强体引入了大量的界面，位错滑移

经过界面时，消耗能量，产生阻尼[106]。 
由单向凝固 2%Si-Mg 合金(质量分数)制得的

Mg2Si/Mg 复合材料，其力学性能和阻尼性能分别是工

业铸造 AZ63 镁合金的 2 倍和 100 倍。长碳纤维增强

2%Si-Mg 合金的弹性模量达到 200 GPa，当应变幅度

为 1×10−6时，阻尼值为 0.01[1]。比较连续碳纤维增强

的 C/ZM5 镁基复合材料和不连续石墨纤维增强的

Gr/MB5 镁基复合材料的阻尼性能发现，两种镁基复

合材料具有相似的阻尼行为，它们的阻尼性能都显著

地优于镁合金基体， C/ZM5 的阻尼性能优于

Gr/MB5[107−108]。SRIKANTH 等[109]用悬浮横梁和拟合

的方法研究了 SiC 增强镁基复合材料的阻尼性能，材

料的阻尼性能随 SiC 颗粒含量的增加而增加，阻尼的

增加归结于能量损失的增加，这是由于基体与增强体

界面出现塑性区以及位错密度增加。退火处理和热循

环处理可提高 SiC 增强镁基复合材料的阻尼性能。 
2.2.4  摩擦磨损性能 

镁及镁合金作为轻质结构材料在汽车和航空航天

领域具有广泛的应用前景，但常温下镁及镁合金的耐

磨性能较差，限制了使用范围。因此人们开始研发摩

擦磨损性能优异的镁基复合材料，应用到汽车和航空

航天行业的刹车组件。设计摩擦磨损性能优良的镁基

复合材料主要考虑增强体的种类、尺寸、形状和体积

分数等因素，具有高硬度和润滑作用的增强体可以显

著提高摩擦磨损性能。在相同条件下，尺寸细小、形

状圆润的增强体，颗粒、纤维、晶须增强体长径比越

大，取向垂直于磨面，复合材料的摩擦磨损性能更好。

当增强体体积分数较低时，磨损性能随着增强体体积

分数的增加而增加，当体积分数较高时，变化关系尚

不明确[110]。 
蒋爱云等[111]采用粉末冶金法制备粒度分别为 18 

μm 和 8 μm 的 15%SiC/AZ91(体积分数)复合材料，通

过 MMW−1 型摩擦磨损试验机研究该复合材料的磨

损性能。结果表明， SiC(18 μm)/AZ91 和 SiC(8 
μm)/AZ91 复合材料相比于基体合金，硬度分别提高了

6.83%和 27.03%，摩擦因数分别提高 2.33%和 9.62%。

SiC(8 μm)/AZ91 复合材料相比于 SiC(18 μm)/AZ91 复

合材料的摩擦表面更光整，沟槽少而明显。这是由于

SiC 的加入为镁基体支撑更多的载荷，减少了犁削式

磨损，增强体尺寸越细效果越好。LU 等[112]采用搅拌

摩擦法制备 0.3%CNTs、 0.1%A12O3+0.2%CNTs、
0.15%A12O3+0.15%CNTs、0.2%A12O3+0.1%CNTs 和

0.3%A12O3(体积分数)增强镁基复合材料，研究磨损性

能。结果表明，纳米 A12O3增强镁基复合材料的磨损

小于碳纳米管增强镁基复合材料的，而且有更高的摩

擦因数。纳米 A12O3和碳纳米管混合增强的镁基复合

材料在改善磨损率和摩擦因数方面有混合效果，当摩

擦实验的加载应力高于 1.95 MPa 时，0.1%A12O3+ 
0.2%CNTs(体积分数)的磨损率和摩擦因数远小于其

他组合的复合材料。准晶由于其高硬度、低摩擦因数、

低表面能等特性，能有效提高镁基复合材料的耐磨性

能[113−115]。采用多次循环塑性变形技术(RPW)制备的

Mg-Zn-Gd 准晶/AZ31 复合材料，在低载荷条件下的耐

磨性能研究表明，准晶的加入使得材料具有更多犁沟

深度增加，剥落坑的数量和尺寸也增加，有效提高了

复合材料的耐磨性能[116]。 
2.2.5  储氢性能 

镁的理论储氢容量可达 7.6%(质量分数)，作为储

氢材料被广泛关注。然而，纯镁在高于 573 K 时，才

表现出吸放氢气的动力学性能。镁基复合材料具有储

氢量大、资源丰富、价格低廉、吸放氢平台好等优良

性能，可以在比较温和的温度下表现出良好的储氢性

能。在储氢电极材料、储氢材料电池、氢的储存和运

输、氢的回收、分离、净化和压缩、氢化物热泵空调

及高性能电极材料等方面具有广泛的应用前景[117]。 
镁基储氢复合材料一般采用球磨法制备，在高能

球磨后，颗粒被活化，镁颗粒与增强相颗粒以及颗粒

内部的大量相界、微观缺陷的存在是材料具有优异氢
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化性能的主要原因。添加合金元素和表面处理等改性

办法可以改善镁基复合材料的储氢性能。例如，加入

具有充裕电子空穴的过渡族元素和低温下具有较好的

储氢性能的合金，如 LaNi5 等，可以改善镁基合金的

储氢性能。典型的体系包括 Mg-MgNi、Mg+L-LaN、

Mg-(ZrFG)和 Mg-FeTi。若在研磨过程中辅以某些有机

添加剂，则对提高镁基复合材料的储氢性能有很大帮

助[118]。近年来，随着纳米技术的发展，人们发现纳米

材料的特殊微观结构对镁基合金的储氢性能具有催化

作用。相关研究表明，加入纳米级增强体可以使放氢

温度降低 40~50 ℃，储氢量达到 5.8%，接近纯镁的理

论值。 
 

3  镁基复合材料的界面 
 

在镁基复合材料中，镁基体和增强体之间存在大

量的界面，增强体的体积分数越高、粒径越小，界面

越多。界面相的组成、界面微观结构、界面的结合强

度等是影响复合材料的内载荷传递、微区域应力分布、

残余应力、变形断裂过程的重要因素。界面结构和性

能是影响基体和增强体性能是否充分发挥增强作用的

关键。因此，深入研究镁基复合材料的界面反应，优

化界面组织结构，对提高镁基复合材料的性能至关重

要。 
 
3.1  镁基复合材料的界面反应 

镁基复合材料中基体与增强体之间存在不同程度

的界面反应，以及元素的溶解、扩散和偏聚等，形成

不同结构和结合强度的界面。界面具有不稳定性，主 

要体现在： 
1) 热力学不稳定性：界面熔点较晶内低，热腐蚀、

电化学腐蚀较晶内敏感。 
2) 力学不稳定性：界面是变形抗力薄弱区，既可

以产生位错，也能吸收位错，更是晶内位错运动的障

碍。 
3) 化学不稳定性：界面是合金元素平衡和非平衡

偏聚的活跃区，也是杂质最有利的沉淀区。 
在一定条件，界面能诱发基体和增强体之间的化

学反应或者物理反应，诸如相互扩散、溶解以及形成

新相。常用增强相与镁发生的界面反应以及影响如表

5 所列。 
搅拌铸造法制备的 SiC 颗粒增强 CP-Mg、AS41

及 AZ91 镁基复合材料的界面由于增强体与基体的反

应不同而呈现不同特征。SiC 颗粒在纯 Mg 中很稳定，

即使在 800 ℃下也无界面反应发生。SiC 颗粒增强

Mg-Al 系合金中，颗粒与基体的界面存在明显的界面

反应，如 SiCP/AZ91、SiCP/AS41 复合材料界面发现有

Mg2Si 析出相，是由 SiC 附近的 SiO2或游离出来的 Si
与 Mg 发生反应生成[120]。界面处同时还生成一种细小

的界面产物，推测可能是由于 Al 和 SiC 反应生成的

Al-C-O 三元相[121]。 
经 SiO2涂层处理的 Al2O3颗粒或 Al2O3纤维增强

镁基复合材料的性能与界面产物密切相关。热力学分

析表明存在 MgO 等界面反应物，其可能的界面反应

如下： 
 
2Mg+Al2O3→2MgO+Al                      (2) 
 
2Mg+SiO2→2MgO+Si                        (3) 
 
4Mg+SiO2→2MgO+Mg2Si                    (4) 

 
表 5  增强相与镁发生的界面反应[119]  

Table 5  Interface reaction between magnesium matrix and reinforcement phase[119]  

Reinforced phase Interfacial reaction Note 

C 3C+4Al(Li)→Al4C3(Li2C2) The products damage the interface when the alloy contains Li or Al. 

Si 2Mg+Si→Mg2Si The products reduce the bonding strength of interface. 

Ti No reaction The products have a good wettability and strengthing effect. 

B Mg+2B→MgB2 The products have a good wettability. 

Al2O3 3Mg+ Al2O3→2Al+3MgO The products (spinel) change the composition of alloy. 

B2O3 4Mg(l)+B2O3(l)→MgB2(s)+3MgO(s) The products have a good wettability which is beneficial to Interface 
bonding. 

SiC 2Mg+SiC→Mg2Si+C 
4Al+3SiC→Al4C3+3Si 

The products reduce solid-liquid interfacial energy and are beneficial 
to interface bonding the products are easy to hydrolytic and reduce 

corrosion resistance. 

SiO2 
2Mg+SiO2→Si+2MgO 

2Mg+Si→Mg2Si 
The products damage the interface. 
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由于液态浸润过程很慢，Mg有足够的时间与SiO2

反应，基体中存在均匀分布的Mg2Si，纤维表面有MgO
薄层。高温长时间热处理后，Mg 与 Al2O3短纤维反应，

生成 MgO 和 Al，界面反应见式(2)。由式(2)产生的

Al 熔入基体合金，基体中 Al 含量增加，使得基体熔

点低于热处理温度，局部有液相产生，原子扩散加快，

界面反应增加，在 Al2O3短纤维附近出现 Mg17Al12共

晶相[71]。 
王武孝等[23]用无压浸渗技术制备 Al2O3f/Mg-9Al- 

0.5Nd 复合材料，浸渗温度为 650 ℃。热力学分析表

明，界面存在 MgO、Mg2Si 等反应物，Mg2Si 相能改

善复合材料的界面性质，提高材料的力学性能。 
近年来 Al18B4O33 晶须增强铝基复合材料的制备

工艺已日趋成熟，但是 Al18B4O33晶须增强镁基复合材

料的界面处反应机制仍存在着分歧。挤压铸造法制备

的硼酸铝增强镁基复合材料发生的界面反应如式(5)
所示。热力学证明，800 ℃条件下反应(5)和反应(6)都
有可能发生，但是从动力学上来讲，当 Mg 含量高于

4%时，Al18B4O33/Mg 复合材料的界面反应产物主要是

MgO，因为反应(5)的吉布斯自由能 ΔG更低，即生成

MgO 比生成 MgAl2O4更容易[122−123]。 
 
Al18B4O33+33Mg→33MgO+18Al+4B           (5) 
 
4Al18B4O34w+33Mg→33MgAl2O4+6Al+16B      (6) 
 

研究表明，Al18B4O33 晶须表面均匀分布的 MgO
薄层，可阻挡基体Mg与Al18B4O33晶须的进一步反应，

进而提高复合材料的力学性能[124]。对 Al18B4O33 晶须

增强 AZ91 镁基复合材料进行热暴露处理，发现有

Mg17Al12相析出，该相与 MgO、Al18B4O33相存在一定

的晶体学位向关系[17, 73]。WANG 等[125]通过 HREM 和

SADE 观察和分析了 Al18B4O33晶须增强 AZ91D 镁基

复合材料的界面，发现有 MgO 和少量 MgB2生成。 
对 Mg2B2O5w 增强镁基复合材料的界面研究相对

较少。利用 10%溴+甲醇溶液萃取液将晶须从镁基体

中取出，相比于原始晶须，表面存在褶皱，表明基体

和晶须存在界面反应，界面主要第二相为 MgO 和

MgB2，它们的形成分别与制备过程中晶须表面吸附氧

及 Mg2B2O5w 分解产物 B2O3 与基体中 Mg 的反应有  
关[75−76]。真空气压渗流制备 Mg2B2O5晶须增强 AZ91D
复合材料的研究发现，晶须表面附着的 O2 以及

Mg2B2O5晶须分解生成的 B2O3化合物，与基体 Mg 发

生以下界面反应[126]： 
 
2Mg+O2→2MgO                            (7) 
 
4Mg+B2O3→3MgO+MgB2                    (8) 

粉末冶金法制备的B4C颗粒增强镁基合金中存在

链状分布的 B4C 颗粒和尺寸极小的微孔，基体与增强

体界面有可能形成 MgO 和 MgB2 相。在 B4C 颗粒与

SiCw 同时增强 ZK60 镁基复合材料中，B4Cp 和 SiCw

周围均存在 MgB2相。这是因为 B4C 在焙烧过程中发

生氧化反应(见式(8))，生成的 B2O3进一步与基体镁反

应(见式(9))生成 MgO 和 MgB2相： 
 
B4C+4O2→2B2O3+CO2                       (9) 
 
4Mg(L)+B2O3(L)→MgB2(L)+3MgO(L)             (10) 
 

在 TiC 颗粒增强 Mg-Al 复合材料中，TiC 与 Al
反应生成 Al4C3相，起到细化晶粒的效果[127]。 
 
3.2  镁基复合材料的界面优化 

镁基复合材料基体与增强体之间的界面结合影响

材料的性能和实际应用，可以通过界面优化的方法来

控制界面反应，提高增强体与镁基体的润湿性，改善

界面结合，从而提高材料性能。界面优化的方法主要

包括在镁基体中添加合金元素、增强体的表面改性以

及优化制备工艺等。SiC 与镁基体的润湿性较好，在

973~1173 K 之间，与镁基体的润湿角为 76°~83°[128]。

陶瓷增强相与镁基体的润湿性较差，需要通过镀层来

增加润湿性。金属颗粒可以与镁基体生成第二相，改

善界面结合，例如 Ni、Cu 颗粒可以与镁基体生成

Mg2Ni、Mg2Cu 第二相，改善颗粒和基体的界面结合。

加入多种金属颗粒或准晶，都可以生成有利于界面结

合的第二相[29−30, 82, 89, 129]。 
优化镁基体中增强相组成能改变界面反应，生成

改善界面结合的化合物。在 SiC/AZ91 镁基复合材料

中加入黏结剂 Al(PO3)3，该物质在基体与增强体界面

上与 Mg 发生化学反应生成 MgO。MgO 与 SiC 晶须

间存在确定的晶体学位向关系，两相界面有了更好的

匹配，降低了界面能，提高了界面强度，从而提高材

料性能。另外，镁基体中增强体的尺寸和形貌对界面

结合的影响也较大。研究碳纳米管增强镁基复合材料

的界面剥离特性发现，界面分离长度和界面厚度越大，

界面分离能释放率就越大；影响界面剥离的主要因素

为界面分离长度、界面厚度、弹性模量和泊松比，选

择合适的长径比是获得良好界面的前提[130]。在镁基体

中添加合金元素，可以改善基体熔体与增强体之间的

浸润性，阻止有害的界面反应，形成稳定的界面结构。

但过量的合金元素会导致材料强度和塑性下降，而且

复合材料增强机制与合金的强化机制不同，如果形成

时效强化相，对复合材料的力学性能还可能有害。虽

然向液态金属添加合金元素是提高复合材料基体与增



                                           中国有色金属学报                                              2017 年 12 月 

 

2400

强体界面润湿性的有效办法，也有广泛的应用前景，

但能够有效提高润湿性而不与镁基体反应生成脆性相

的合金元素并不多[127]。 
镁基复合材料的增强体表面改性是界面优化最有

效的途径之一，具体方法有增强体的氧化、氟酸盐改

性和涂层处理。涂层的引入改变界面的原始结合状态，

可以有效地阻止过度的界面反应或者适当地增加界面

化学反应，改善界面润湿性，提高界面的结合强度，

从而提高复合材料的塑性成形能力。界面反应程度主

要取决于制备方法和工艺参数，基体和增强体在高温

下活性增加，有利于界面反应，因此优化制备工艺、

控制工艺参数(温度、压力、凝固过程以及冷却速率)
也可以起到界面优化的作用。例如，制备碳纤维增强

镁基复合材料，改善润湿性最有效的方法是碳纤维表

面涂层。涂层应满足改善润湿性、稳定性好、充当扩

散阻挡层、足够的强度和低密度等要求，能满足以上

要求的涂层主要有两类：以锌、镍、铜和钛为主的金

属涂层和以热解碳、TiN、BN、SiO2 和 Al2O3 等为非

金属涂层[127]。鲁鹏等[131]采用挤压铸造法制备 Zn 涂层

的碳纤维增强镁基复合材料，并对其界面结合情况及

力学和热膨胀性能进行研究。研究结果表明，锌涂层

的引入，有效地改善了复合材料的界面结合状态，复

合材料的弯曲弹性模量达到 96.34 GPa，20~200 ℃的

平均热膨胀系数为 2.82×10−6 K−1，明显低于无涂层

Cf/Mg 复合材料和纯镁。李四年等[132]对化学气相沉积

法(CVD)制备的一维多壁碳纳米管(MWNTs)进行化学

镀镍−锌处理，研究不同涂层对 CNTs/Mg 镁基复合材

料力学性能的影响，结果表明，当镀镍−锌碳纳米管

的体积分数达到 1.0%时，具有最好的抗拉强度和伸长

率，分别比镁基体合金提高 124%和 107%。赵慧锋   
等[133]采用含有机添加剂的正硅酸乙酯醇溶液，通过溶

胶−凝胶法在碳纤维表面形成均匀的 SiO2 涂层，成功

制备了 Cf/Mg 镁基复合材料。该涂层改善了碳纤维与

镁合金基体的润湿性，获得碳纤维与基体结合良好的

复合材料，提高了材料的阻尼性能。 
 

4  展望 
 

镁基复合材料具有密度小、比强度和比刚度高、

尺寸稳定性强和阻尼性能优良等优点，在航空航天、

汽车、电子和运输工业等领域获得了越来越广泛的应

用，受到国内外学者的重视。然而，仍存在很多问题

限制了镁基复合材料大规模应用。增强体与镁基体之

间较弱的界面结合、不利的界面反应降低了镁基复合

材料的性能；纳米增强体虽然有优异的强化效果，但

是存在团聚、难以分散均匀等问题；大部分镁基复合

材料的抗腐蚀性能差、高温性能差等致命缺陷尚未得

到很好的改善。目前，SiC、碳纤维、B4C、Al2O3 和

TiC 等增强体增强镁基复合材料的显微组织和性能的

研究较多，未来的研究重点应集中在开发新的制备工

艺和增强体，探究增强体更合理的尺寸和组合，通过

优化制备工艺、优化界面、设计镁合金基体来提高镁

基复合材料的综合性能，探讨镁基复合材料中增强体、

界面和位错的交互作用，分析强化机制，系统研究镁

基复合材料的热膨胀、抗腐蚀、摩擦磨损等物理化学

性能。 
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Abstract: Several common reinforcements of magnesium matrix composites were introduced. The influences of 

reinforcements on microstructures and properties of magnesium matrix composites were analyzed. Furthermore, the 

interface reaction and interface optimization of magnesium matrix composites were discussed. The application and 

development prospects for the magnesium matrix composites were presented.  
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