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摘  要：SiC/Al 复合材料作为一种轻质高强材料，因其优异的物理化学性能被外界广泛关注。本研究利用分子动力学

方法，构建了不同 SiC 粒径的 SiC/Al 复合材料模型，根据拉伸变形模拟结果得出更小的 SiC 粒径有利于材料获得更高

的抗拉强度。随着拉伸形变的逐渐增加，SiC 颗粒在沿拉伸方向的两侧与 Al 基体发生分离从而产生孔隙，再从孔隙缺

陷处产生位错形核并扩展至 Al 基体内形成塑性形变。在调节 SiC/Al 界面上 C、Si 的占位情况后，界面富 Si 的条件下

结合更强，孔隙产生的难度增大从而对 SiC/Al 复合材料产生强化作用。 
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铝合金因其密度低，强度高，易于加工处理等优良

性质而被广泛用作基体金属[1]。对其进行颗粒增强是获

得高性能铝基复合材料的重要手段，其中以 SiC 颗粒增

强最具代表性[2-5]。SiC/Al 复合材料具有优异的物理化

学性能，作为一种轻质高强材料，具有高比强度、比刚

度、比模量，良好的导热性，低膨胀、低密度，尺寸稳

定性好等优异性能[6-10]。同时，SiC/Al 复合材料的制造

工艺具有设备简单、成本低，可批量生产、且可用常规

金属加工方法（粉末冶金、铸造、挤压、轧制锻造、旋

压）制造各种形状复杂的零件和型材的特点[11]，因此

被广泛用于航空航天及军事领域（激光反射镜、卫星太

阳能反射镜，以及第 3 代航天惯性器件材料等）、汽车

工业民用领域（自行车框架、汽车活塞、轴承、火车刹

车块等）、精密结构及电子封装领域（金属镜光学系统

如红外探测器、空间激光镜等）[12-14]。 

SiC/Al 复合材料凭借其优异的性能，被全世界广泛

关注，并迅速地实现产业化应用[15-17]。1985 年美国将

该复合材料确立为继铝合金、铍合金之后的第 3 代航天

惯性器件材料。1987-1988 年，美国 ACMC 公司与亚利

桑那大学光学研究中心合作，将 SiC/Al 复合材料用于

激光反射镜、卫星太阳能反射镜、空间遥感器中扫描用

高速摆镜等；英国航天金属基复合材料公司（AMC）

的 SiC/Al 复合材料，已成功应用于法国 Eurocopter 公

司生产的 EC-120 新型民用直升机[18]；美国 DWA 公司

的 SiC/606lAl 复合材料仪表支架已用于 Kcheed 飞机上

的电子设备。中国从 20 世纪 80 年代中期开始金属基复

合材料的研究，如北京有色金属研究总院、哈尔滨工业

大学、北京航空材料研究院、上海交通大学、中科院金

属研究所等。SiC/Al 复合材料作为一类应用广泛的铝基

复合材料，使用需求由最初的追求单一性能提高逐步发

展为高强韧化与结构功能一体化[19]，但材料本身较低

的塑性限制了其二次加工与进一步推广。 

随着超级计算机的计算能力和访问技术的迅速提

高，材料模拟仿真在材料设计领域得到越来越广泛的

应用[20-21]，它能够直接从原子尺度预测材料的性能，

为新合金的实验开发和设计提供理论指导。本研究以

SiC/Al 复合材料为研究对象，利用分子动力学计算方

法模拟 SiC/Al 复合材料的拉伸过程，获取 SiC 颗粒的

粒径、与 Al 基体界面处原子排布对复合材料力学性能

的影响规律，从原子尺度揭示 SiC 粒径、界面润湿对

拉伸过程的影响，为 SiC/Al 复合材料的设计提供理论

基础。 

1  计算方法及原胞构建 



·140·                                              稀有金属材料与工程                                               第 52 卷 

本研究主要采用分子动力学方法，模拟使用的计算

软件为美国 Sandia 国家实验室开发的 Large-scale Atomic 

Molecular Massively Parallel Simulator (LAMMPS)
[22-25] 。     

在分子动力学模拟 (molecular dynamics, MD) 中，势函

数是用来描述原子间相互作用关系的函数，原子间的相

互作用行为取决于原子间的相互作用势。这种势就相当

于作用在该体系中的力场一样，决定着体系中粒子的受

力情况，势函数的选取与模拟结果准确性密切相关。由

于 SiC/Al 复合材料体系较为复杂，本研究针对弹性常

数、体积模量以及泊松比等物理量进行计算与对比，以

验证所选势函数的准确性。 

对于 Al-Al 之间的相互作用，采用经典的 EAM 势

进行描述，EAM 势是由 Daw 和 Baskes
[26-27]基于准原子

理论和有效介质理论建立起来的理论方法，其基本思想

是将系统中的每一个原子都看作为嵌入在由其它原子组

成的基本晶格中的客体原子。在 EAM 中 [28]，系统的

总能量由式（1）给出：  

tot

1
( ) +  ( ) 

2
i i i i j ij ijE F r                 （1） 

式中，Fi(ρi)是原子 i 的嵌入能，ϕij是原子 i 和 j 之间的

短程两体势函数，ρi 是在原子 i 处由其它原子贡献的电

子云密度之和，rij 是原子 i 和 j 之间的距离。根据线性

叠加近似，总电子密度 ρi由下式给出： 

( )   i i j j ijf r                          （2） 

式中，fj 是 j 原子的电荷密度。对于 Al-Al 间相互作

用，需得到 2 个势函数，即 FAl(ρ)和 φAlAl(r)。金属

Al 晶格常数、弹性常数、体积模量和泊松比等计算结

果见表 1。 

此外，选取 Tersoff 作用势对 SiC 体系进行探究，

对应的理论与计算的力学性能计算结果见表 2。由

Tersoff 作用势产生的结果与实验相近，这验证了所选

势函数的准确性。Tersoff 原子间相互作用势函数一般

用来模拟具有复杂结构和能量的共价体系[29]，目前广

泛用于研究 Si、C、Ge 及其化合物断裂、非晶转变、

离子辐照缺陷等[30-31]，可表示为： 

1
=

2
  i i i j ijE E V                       （3） 

c R A( )[ ( ) ( )] ij ij ij ij ijV f r f r b f r                （4） 

式中，势能被分解为位能 Ei和 i、j 原子的成键能 Vij，rij

是原子 i 和 j 之间的距离，fA 和 fR 分别是吸引和排斥对

势，fc是平滑截止函数，bij是吸引势系数项[32]。 

对于 Al-SiC 之间的相互作用，采用 Morse 势进行

处理，具体参数见表 3。Morse 势是根据双原子分子的

振动谱提出的，是除谐振子势、库伦势等外，另一个严

格可解的势函数[33]。Morse 势的一般形式为： 

   0 02
0 –2

– –– – 
 


r r r r
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式中，Morse 势参数 D0、α 和 r0 可根据晶格常数、结

合能、压缩比（或体变模量）来确定，r 为原子间距

离。迄今为止，Morse 势在研究合金的结构稳定、金属

或合金中原子间相互作用以及金属元素与 C 原子之间

的相互作用等方面取得了巨大成功。 

本研究构建了 SiC/Al 代表性体积元模型，通过在

Al 立方体结构的中心位置放置 SiC 球形颗粒实现，其 

 

表 1  纯 Al 体系力学性能的理论计算（EAM 作用势） 

Table 1  Theoretical calculation of mechanical properties of pure Al system (EAM potential)  

 
Lattice constant/ 

×10
-1

 nm 
Elastic constant/GPa Volume 

modulus/GPa Poisson’s ratio 
C11 C12 C44 

MD 4.05 116.22 70.28 33.71 84.18 0.31 

Experiment 4.05 114 61.9 31.6 79 0.33 

 

表 2  SiC 体系力学性能的理论计算（Tersoff 作用势） 

Table 2  Theoretical calculation of mechanical properties of SiC system (Tersoff potential)  

 
Lattice constant/ 

×10
-1

 nm 
Elastic constant/GPa Volume 

modulus/GPa Poisson’s ratio 
C11 C12 C44 

MD 4.35 415.71 112.79 243.75 176 0.21 

Experiment 4.36 352 140 233 164 0.17 

 

表 3  Al-SiC 体系 Morse 作用势参数的选取 

Table 3  Selection of Morse potential parameters of Al-SiC system  

 D0/eV 𝛼/×10 nm
-1

 r0/×10
-1

 nm 

Al-Si 0.4691 1.738 2.246 

Al-C 0.4824 0.1322 2.920 

结构示意如图 1 所示。fcc 的 Al 基体和𝛽-SiC 增强相晶

格常数分别为 0.405 和 0.436 nm。对于复合材料体系，

使用 50×50×50 的 Al 扩展晶胞，为边长呈 20.25 nm 的

立方体，该结构中包含 Al 原子数 500 000 个。构建边

长为 11.77 nm 的 27×27×27 的 SiC 扩展晶胞，晶胞中含
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有 157 464 原子。之后在 Al 扩展晶胞中分别去除 4、

6、8、10 nm 的球体，并在构建的 SiC 晶胞中取对应尺

寸的球形颗粒放置进 Al 基体中。SiC 与中间含球形空

间的 Al 基体均在 0 K 下进行充分结构弛豫，使颗粒

内、外表面处原子达到平衡状态。 

2  分析与讨论 

为了更准确地描述 SiC 颗粒对 Al 基复合材料力学

性能的影响关系，本研究选取 4 种不同 SiC 粒度的复合

材料进行单轴拉伸模拟，并绘制出图 2 所示的应力-应

变曲线。曲线分为 2 个阶段：第 1 阶段为弹性变形阶

段，在此阶段，应力与应变呈线性变化；第 2 阶段为塑

性变形阶段，达到屈服点（本研究中屈服强度和抗拉强

度保持一致）后，开始塑性变形，应力先下降，后呈锯

齿波状的屈服变形（本研究未考虑更为复杂的断裂阶

段）。从图中可以看出，随着被嵌入的 SiC 粒径减小， 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 1  SiC/Al 计算模拟超胞构建示意图 

Fig.1  Schematic diagram of SiC/Al computational simulation 

supercell construction: SiC particle size is 4 nm (the color is 

determined by the atom type, yellow is Al atom, red is C 

atom, and blue is Si atom) 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 2  不同 SiC 粒度下的 SiC/Al 复合材料应力-应变曲线 

Fig.2  Stress-strain curves of SiC/Al composites with different SiC 

particle sizes 

弹性变形阶段曲线的斜率缓慢升高，这说明复合材料的

弹性模量提高。因此，SiC 粒径尺寸会影响材料的弹性

模量，且影响程度较小。 

表 4 列出了不同 SiC 粒径下的 SiC/Al 复合材料的

力学指标计算结果。当 SiC 粒径为 4、6、8、10 nm

时，复合材料的抗拉强度分别为 5.4、4.7、4.3、3.7 GPa，

断裂应变分别为 8.75%、7.67%、6.82%、6.39%。即随

着 SiC 粒径的增大，抗拉强度降低，表明其抵抗塑性变

形的能力下降。 

对比图 2 中不同 SiC 粒径的 SiC/Al 复合材料应力

应变曲线可以发现，在弹性阶段均有 2 次明显的下降过

程。为了解释该下降过程的形成原因，本研究观察了塑

性变形开始前后 SiC/Al 体系的原子结构，如图 3 所

示。在弹性阶段，SiC/Al 接触面在垂直拉伸方向处分

离，形成孔隙缺陷，故认为图 2 中曲线第 1 次轻微下降

是由于 SiC 与 Al 基体分离形成了第 1 个孔隙造成。随

着拉应力的增加，SiC 与 Al 基体间形成了第 2 个孔

隙，导致了图 2 中应力-应变曲线的第 2 次下降，随后

应力继续增加，孔隙缺陷处形成位错形核并向基体内扩

展，材料变形开始由弹性变形阶段转向塑性变形阶段。

因此，SiC 颗粒与 Al 基体接触面上孔隙的形成是导致

复合体系曲线在弹性阶段轻微下降的原因，同时也是材

料开始塑性变形的起始位置。 

经过上述分析发现，拉伸条件下 SiC 与 Al 基体之

间分离产生的孔隙是该复合材料塑性变形的起始点，因

此提升 SiC/Al 复合材料抗拉强度的关键在于改善 SiC

与 Al 基体间的结合性。据文献报道[34]，SiC 中 Si 与 Al

的结合要强于 C 和 Al 的结合，故对 SiC 颗粒最外层   

0.1 nm 内的 Si 和 C 原子进行置换，形成如图 4 所示表

层全是 Si（富 Si 模型）或者 C（富 C 模型）的颗粒，

基于该模型，需要通过拉伸模拟来对比分析不同表面润

湿下 SiC 颗粒对复合材料力学性能的影响。 

首先选取 SiC 粒径为 6 nm 的复合材料体系，其拉

伸模拟结果如图 5a 所示。对比 SiC 表层富 C 模型和富

Si 模型的应力-应变曲线可以发现，弹性模量均比较接

近，即在系统模拟的环境条件相同时，界面结构对弹性 

 

表 4  不同 SiC 粒径下 SiC/Al 复合材料的抗拉强度和断裂应变 

Table 4  Tensile strength and fracture strain of SiC/Al composites 

with different SiC particle sizes 

Particle size/nm 
Tensile 

strength/GPa 
Fracture strain/% 

4 5.4 8.75 

6 4.7 7.67 

8 4.3 6.82 

10 3.7 6.39 
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图 3  塑性变形前后 SiC/Al 复合材料（SiC 粒径=4 nm）的原子示意图 

Fig.3  Atomic schematic diagram of SiC/Al composites (SiC particle size=4 nm) before and after plastic deformation: (a) elastic stage and           

(b) plastic stage (the color of the atoms in Fig.3b is determined by the Common neighbor analysis index. green is the fcc structure, blue is 

the bcc structure, red is the hcp structure (here is the dislocation position), and gray is other structures) 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 4  SiC 表层富 C 模型和富 Si 模型（SiC 粒径=6 nm）的原子示

意图 

Fig.4  Schematic diagram of atoms of C-rich (a) and Si-rich (b) 

models of SiC surface layer (SiC particle size=6 nm) 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 5  置换 Si 和 C 原子前后 SiC/Al 复合材料的应力-应变曲线 

Fig.5  Stress-strain curves of SiC/Al composite before and after 

replacing Si and C atoms: (a) SiC particle size of 6 nm and   

(b) SiC particle size of 10 nm 

模量的影响不大。此外，相比于初始结构，富 C 模型

下 SiC/Al 复合材料的抗拉强度并没有显著提高；在富

Si 模型中，通过加强 SiC 与 Al 之间的结合，从而增大

了二者分离形成孔隙的难度，材料的抗拉强度从 4.7 GPa

提升至 5.2 GPa。究其原因，Al 直接与 SiC 中 Si 原子接

触会比与 C 原子接触展现出更高的拉伸强度，也就是

对于 SiC/Al 复合材料，可以通过形成 SiC 表层富 Si 模

型来增强 Al 与 SiC 间的结合，从而提高材料整体的抗

拉强度。为了更好地检验这一结论的准确性，本研究再

次选取了粒径为 10 nm 的 SiC/Al 复合材料体系，观察 2

种模型对材料力学性能的影响。结果发现 10和 6 nm的情

况保持一致，富 Si 模型对体系的力学性能有较好的改

善效果，最终将抗拉强度从 3.7 GPa提升至 4.5 GPa，与前

述结论一致。 

3  结  论 

1）通过对体系弹性常数、体积模量以及泊松比等

物理量的计算充分验证了所选势函数的准确性。 

2）基于所选的势函数，对 SiC/Al 复合材料体系进

行拉伸模拟分析，发现 SiC 粒径越小，复合材料的抗拉

强度越大。随着拉伸形变的增加，首先在 SiC 颗粒沿拉

伸方向的两侧发生 SiC 和 Al 基体间分离形成孔隙，之

后由孔隙处形核产生位错并继续扩展，体系由弹性变形

转变为塑性变形阶段。 

3）通过调整 SiC 和 Al 界面的润湿性，比较了 SiC

表层富 C 和富 Si 模型下的复合材料力学性能，结果表

明 SiC 表层富 Si 模型因为界面结合强度更高，能更好

地提升复合材料体系的抗拉强度。 
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Abstract: As a kind of light and high strength material, SiC/Al composite has been widely concerned because of its excellent physical and 

chemical properties. In this study, molecular dynamics methods were used to construct SiC/Al composite material models with different SiC 

particle sizes. The results of tensile deformation simulation show that smaller SiC particle size is beneficial to higher tensile strength. As the tensile 

deformation gradually increases, the SiC particles are separated from the Al matrix on both sides along the tensile direction to generate voids, and 

then dislocations are generated from the void defects to nucleate and expand into the matrix to form plastic deformation. After adjusting the 

occupancy of C and Si on the SiC/Al interface, it is found that the bonding is stronger when the interface is rich in Si, and the generation of voids 

is more difficult, which strengthens the SiC/Al composite material. 

Key words: SiC/Al composite; molecular dynamics; tensile deformation; mechanical properties; influence mechanism 
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