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单向纤维增强聚合物复合材料压缩渐进破坏

薛康, 肖毅*, 王杰, 薛元德
(同济大学 航空航天与力学学院,上海200092)

摘 要: 复合材料结构在承压时破坏如何演化,是其强度破坏分析的基础和核心任务。本文提出了基于连续介

质损伤力学(CDM)的单向纤维增强聚合物复合材料压缩破坏渐进损伤分析(PDA)模型。建模中考虑了材料非线

性行为、失效判断及损伤演化中材料性能退化等基本问题,分别对应于拉压不对称弹塑性本构关系、Puck准则、

LaRC05准则及考虑破坏面方向的刚度退化方法。该模型通过用户材料子程序接口 VUMAT引入到有限元软件

ABAQUS中实现了有限元求解。对文献中提供的纵向、横向及偏轴压缩案例进行了数值计算并与试验数据对比。

数值分析结果与试验数据吻合较好,证明了该方法的合理性和有效性,对开展多向层合板压缩破坏分析富有参考

价值。
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Compressionprogressivefailureofunidirectionalfiberreinforcedpolymercomposites

XUEKang,XIAOYi*,WANGJie,XUEYuande
(SchoolofAerospaceEngineeringandAppliedMechanics,TongjiUniversity,Shanghai200092,China)

Abstract: Failureevolutionincompositestructuresundercompressionisafundamentaltopicandplaysakeyrolein
thestrengthpredictionofcomposites.Herein,aprogressivedamageanalysis(PDA)modelbasedoncontinuum
damagemechanics(CDM)wasproposedtoanalyzethecompressionfailureofunidirectionalfiberreinforcedpolymer
composites.Someessentialissuessuchasthenonlinearbehaviorofcomposites,failurejudgement,andthedegrada-
tionofmaterialpropertiesduringdamageevolutionwereconsidered,correspondingrespectivelytothetension-com-

pressionasymmetricelasto-plasticconstitutivemodel,Puckcriteria,LaRC05criteriaandastiffnessdegradation
modelconsideringthedirectionoffractureplane.TheproposedPDAmodelwasimplementedinfiniteelementanaly-
sis(FEA)byusingtheinterfaceofuserdefinedmaterialssubroutine(VUMAT)providedbyABAQUS.Theresult
ofFEAisingoodagreementwiththeexperimentdatareportedbyliteraturesinthecasesoflongitudinal,transverse
andoff-axiscompression,whichprovesthereasonabilityandeffectivenessofthisPDAmodel.Thisworkisofgreat
referencevalueforcompressionfailureanalysisofmultidirectionallaminates.
Keywords: unidirectionalcomposites;compressionfailure;fiberkinking;damagemechanics;finiteelementanaly-

sis(FEA)

  纤维增强聚合物复合材料轴向承压时,其压缩

强度比拉伸强度低40%以上,该因素严重制约了其

在工程中的广泛应用。因此人们对其压缩破坏机制

及破坏演变规律的探究更加关注。研究表明,与受

拉破坏情况不同,承压时破坏面通常与受载方向不

垂直,导致破坏区域产生剪切应力的耦合作用,从

而引发纤维间的基体劈裂或层间分层问题,增加了

层合板结构失效的风险[1-3]。
单向纤维增强聚合物复合材料的压缩破坏模式

可分为基体破坏(纤维间破坏)和轴向压缩破坏。前



 

 

者主要由横向应力与剪切应力控制,当应力水平达

到基体的破坏极限时,会产生与纤维方向平行贯穿

板厚方向的断裂[4-6]。与此相比,后者轴向压缩破

坏的机制更为复杂。Rosen等[7]早期提出了纤维弹

性微屈曲导致复合材料轴向压缩破坏的假设,并给

出了拉伸型(Extensionalmode)与剪切型(Shear
mode)两种屈曲模式,但众多试验证明,基于此假

设得出的预测强度值要远高于试验强度值,因此

Argon[8]、薛元德等[9]及Budiansky[10]指出了导致

复合材料轴向压缩破坏的主要因素应为纤维的初始

偏角与由此导致的基体塑性剪切变形,即塑性微屈

曲。通常认为,纤维的初始偏角如Rosen假设的屈

曲模式一样存在两种形式,当初始偏角为剪切型

时,会导致折曲带的形成[8]。由于试验中较多观察

到纤维折曲的压缩破坏模式,且其较拉伸型初始偏

角导致的破坏强度更低,自纤维折曲的形成机制被

提出以来,关于复合材料轴向压缩破坏的研究便更

多地集中于此。
魏 悦 广 等[11]、Naya 等[12]、Bishara 等[13]、

Prabhakar等[14]及张弥等[15]建立了细观力学模型

对纤维折曲破坏进行分析,讨论了纤维初始偏角、
基体非线性行为对压缩强度的影响,可以较好地反

映出纤维折曲的形成机制与进展过程。而针对纤维

间失效,Ganzalez等[16]、黄争鸣等[17]及彭湃等[18]

同样建立了细观力学分析模型,对基体中裂纹的起

始与进展过程进行了分析,并讨论了基体塑性行

为、损伤行为及纤维-基体界面强度的影响。不难

看出,针对复合材料压缩破坏的细观力学研究成果

非常丰富,且可以较好地反映压缩破坏的起始与进

展过程。但是受分析尺度所限,细观力学方法应用

于结构分析时,会耗费极大的计算资源,这并不利

于实际应用,因此不少学者尝试采用基于宏观力学

的渐进损伤分析方法对这两种复合材料压缩破坏的

基本模式进行描述。
与细观力学在研究纤维折曲时结合组分材料的

塑性与损伤行为进行非线性屈曲分析不同,宏观力

学一般从损伤演化的角度出发,考虑材料失效前的

非线性行为,通过与应力或应变有关的强度准则进

行失 效 判 断,并 通 过 基 于 连 续 介 质 损 伤 力 学

(CDM)的方法进行损伤演化分析,从而对破坏过

程进行完整的描述。Maimi等[19]考虑了材料的剪

切非线性,采用断裂带模型进行损伤演化分析,但

该研究建立的是二维模型,无法反映厚度方向破坏

面角度的影响。Camanho等[20]建立三维渐近损伤

分析(PDA)模型时考虑了材料的塑性,采用弥散裂

纹模型分析基体损伤演化,采用改进的 Maimi模型

分析纤维压缩损伤演化,但是该模型并不能反映出

材料真实的破坏形貌。Pinho等[21]重点考虑了复合

材料压缩破坏中纤维折曲问题,且建立了完整的

PDA模型,较好地反映出材料的压缩破坏形态,
但是Bogenfeld等[22]指出,Pinho等采用的损伤演

化分析方法导致了失效后材料刚度矩阵的非对称

性,该问题在一些情况下会导致错误的分析结果。

Bergan等[23]基于应变梯度分解方法,建立了针对

纤维折曲破坏的分析模型,该模型计算量较大,
没有考虑基体破坏的分析,且在预测破坏面角度

上存在一定问题。Zhang等[24]基于弥散裂纹模型

建立了PDA模型,但在模型中重点考虑的是基体

破坏模式,并未考虑纤维折曲的破坏模式。
针对上述研究中存在的问题,本文考虑纤维折

曲和基体破坏两种基本破坏模式,基于宏观力学,
建立一种完整实用的复合材料压缩破坏分析方法。

1 考虑拉压不对称性的弹塑性模型

受Drucker-Prager提出的塑性理论启发,笔者

在Hill屈服准则的基础上引入静水压效应,将其推

广为一种考虑拉压不对称性的广义形式,其屈服函

数简化形式为

f* = (σ22-σ33)2+4σ223+2a66Γ2(σ231+σ212)+

(Γ-1)(σ22+σ33) /YT
2Γ (1)

其中:YT
2 为横向拉伸屈服强度;a66 为Sun-Chen塑

性模型中的单参数;k为横向拉伸压缩屈服强度比,
令Γ=2k/(k+1)。三维等效应力可表示为

􀭰σ=􀭴σ3D + 3
2
(Γ-1)(σ22+σ33) (2)

其中,

􀭴σ3D = 32 [(σ22-σ33)2+4σ223+

2a66Γ2(σ231+σ212)] 
1/2

(3)

将广义Hill屈服函数作为塑性势函数,并遵循

单位体积塑性功增量理论,可以得出塑性应变增量

和等效塑性应变增量之间的关系:

dεpij = 􀆟􀭰σ
􀆟σij
d􀭰εp (4)

将式(2)和式(4)联立可得塑性应变的增量型表
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达式:

dεp11
dεp22
dεp33
dεp23
dεp31
dεp12

􀮠

􀮢

􀮡

􀪁
􀪁
􀪁
􀪁􀪁
􀪁
􀪁
􀪁
􀪁

􀮦

􀮨

􀮧

􀪁
􀪁
􀪁
􀪁􀪁
􀪁
􀪁
􀪁
􀪁

=

0

3(σ22-σ33)
2􀭴σ3D + 3

2
(Γ-1)

3(σ33-σ22)
2􀭴σ3D + 3

2
(Γ-1)

6σ23
􀭴σ3D

3Γ2a66σ31
􀭴σ3D

3Γ2a66σ12
􀭴σ3D

􀮠

􀮢

􀮡

􀪁
􀪁
􀪁
􀪁
􀪁
􀪁
􀪁􀪁
􀪁
􀪁
􀪁
􀪁
􀪁
􀪁
􀪁􀪁

􀮦

􀮨

􀮧

􀪁
􀪁
􀪁
􀪁
􀪁
􀪁
􀪁􀪁
􀪁
􀪁
􀪁
􀪁
􀪁
􀪁
􀪁􀪁

dεpeff (5)

从塑性应变的表达式可以看出,除假设了线弹

性行为的纤维方向外,材料在其他方向上均会发生

塑性流动,且塑性流动行为与当前应力状态密切

相关。
采用等向硬化模型,并假设等效应力和等效塑

性应变之间满足幂指数关系:

􀭰εp =A􀭰σn (6)
其中,A 和n 均为表征材料塑性的参数。

材料的塑性柔度矩阵可通过下式得到:

Spijkl =dε
p
ij

dσkl
=dε

p
ij

d􀭰εp
d􀭰εp
d􀭰σ
d􀭰σ
dσkl

(7)

结合材料的弹性柔度矩阵可以得到增量形式的

应力-应变关系:

dεij =Sepijkldσkl (8)
其中,Sepijkl 为材料的弹塑性柔度矩阵,其 Voigt张

量形式可参见附录1。模型中各参数的确定方法均

可参考文献[26]。

2 失效判断准则

Puck准则作为基体失效判据已经得到广泛应

用[1],但是Puck准则未能针对纤维折曲这种重要

的破坏模式给出分析方法。而LaRC准则从Argon
提出的纤维折曲机理出发,提出了一种纤维折曲带

内部应力计算的方法,并通过纤维折曲带内部应力

水平判断是否发生折曲带内部的基体失效,从而对

纤维折 曲 带 的 形 成 进 行 预 测。其 中 LaRC03版

本[27]采用了平面应力假设,而LaRC04版本[28]则

将该分析方法推广至三维应力状态,LaRC05版

本[29]则对LaRC04版本进行了简化,增强了该准则

的实用性。

2.1 基体失效准则

基体失效也称为纤维间失效[6],即材料中产生

了平行于纤维方向贯穿整个单层的裂纹,包括基体

裂纹和纤维/基体界面的裂纹。Puck基于莫尔强度

理论建立了Puck准则,认为应该采用潜在断裂面

上的应力水平判断材料是否发生断裂,并考虑了断

裂面上正应力对材料抗断裂强度的影响,能够反映

出横向压缩应力对材料剪切强度的提升等现象。本

文在判断基体压缩失效时沿用了Puck准则,而在

判断基体拉伸失效时,则采用了一种更为简洁且与

试验结果同样符合很好的二次型准则[30],具体表

达式如下:

fm = τT
ST-μTσN
􀮠
􀮢

􀪁􀪁 􀮦
􀮨

􀪁􀪁 2+ τL
SL-μLσN
􀮠
􀮢

􀪁􀪁 􀮦
􀮨

􀪁􀪁 2 (σN <0)

fm = σN
YT

􀮠
􀮢

􀪁􀪁 􀮦
􀮨

􀪁􀪁 2+ τT
ST

􀮠
􀮢

􀪁􀪁 􀮦
􀮨

􀪁􀪁 2+ τL
SL

􀮠
􀮢

􀪁􀪁 􀮦
􀮨

􀪁􀪁 2 (σN ≥0)

􀮠

􀮢

􀮡
􀪁
􀪁
􀪁􀪁

(9)
当fm=1时,材料发生纤维间失效。其中:τT和τL
分别为断裂面上的横向剪切应力和纵向剪切应力;

σN 为断裂面上的正应力,断裂面坐标系如图1所

示;断裂面上的各应力分量可根据断裂角a通过附

录2中的应力转轴公式得到,断裂角a定义为断裂

面切向与板厚方向的夹角(图1);ST 和SL 分别为

材料的横向和纵向抗断裂强度;μT 和μL 称为倾角

参数[1]或摩擦系数[30],是表征断裂面上的正应力

对材料抗断裂强度影响程度的参数。

图1 材料坐标系与断裂面坐标系

Fig.1 Coordinatesystemofmaterialandfractureplane 

需要指出的是,ST 和SL 与材料的横纵向剪切

强度值S23和S12并没有必然联系,实际中通常可取

材料的纵向剪切强度值S12作为SL,但是对于ST 而

言,仍无法直接测量该参数值[1]。容易发现,该准

则中除了SL 可以通过常规材料性能测试得到外,

ST、μT 和μL 均需要额外的试验数据进行确定。

Puck等[1,6]曾对这些参数的确定方法有过详细阐

述,提出可以通过试验拟合或经验公式等来确定

参数。
下文简要介绍一种基于单向板偏轴压缩试验的
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参数确定方法。将不同角度下的偏轴压缩强度记为

XC(θn),将 不 同 角 度 下 的 偏 轴 压 缩 强 度 记 为

XC(θn),断裂面上的各应力分量分别记为σN(θn,

αn)、τL(θn,αn)、τN(θn,αn)。将加载方向的应力记为

σx,则此时单向板主应力状态为

σ11 =cos2θσx

σ22 =sin2θσx

σ12 =-sinθcosθσx

􀮠

􀮢
􀮡

􀪁􀪁
􀪁􀪁 (10)

首先采用角度为θ1(θ1 为较小角度,典型值为

θ1 <30°)的偏轴压缩试验确定μL。试验结果表明,
当偏轴角度较小且失效模式为纤维间失效时,可以

观察到断裂面基本垂直于板面[4-5],即α1 =0°。此

时可以确定μL:

μL =cotθ- 1
sin2θ

SL

XC(θ1)
(11)

然后通过角度为θ2(θ2=90°)及角度为θ3的偏

轴压缩试验(需保证α3≠0°,通常θ3>45°)可以得

到两组与ST 和μT 有关的方程,由此可以确定ST

和μT:

ST =τT(θ2,α2)+μTσN(θ2,α2) (12)

ST = τT(θ3,α3)

1- τL(θ3,α3)
SL-μLσN(θ3,α3)
􀮠
􀮢

􀪁􀪁 􀮦
􀮨

􀪁􀪁 2
+

  μTσN(θ3,α3) (13)

2.2 纤维失效准则

纤维折曲可以定义为当复合材料在沿纤维纵向

承压时,沿着一条带状区域(折曲带)产生局部剪切

变形的现象[31],如图2所示。众多试验结果表

明[4,31-33],纤维折曲是轴向压缩下复合材料的主要

失效模式,因此本文主要考虑纤维折曲引起的压缩

失效。

图2 典型的纤维折曲失效模式[32]

Fig.2 Typicalfiberkinkingfailuremode[32]

折曲带的形成是一个非常复杂的过程,常伴随

有纤维偏转、基体剪切变形、纤维间基体失效、折

曲带边缘纤维断裂等现象的出现[32],为了分析问

题简化起见,本文采用图3所示的简化模型分析纤

维折曲破坏过程。
如上节所述,根据应力转轴公式(附录2)将应

力转至折曲带的局部坐标系下后,可对折曲带内的

应力水平进行评估,判断失效是否发生。因此首先

需要确定的是折曲带的局部坐标系。
假设折曲平面始终与纤维方向平行,则折曲平

面坐标系Ωψ 可由材料坐标系绕纤维方向(1方向)
旋转角度ψ得到(图3(a)),折曲带坐标系Ωφ 可由

折曲平面坐标系绕3ψ 轴旋转角度φ得到(图3(b))。
其中角度ψ可认为与横向应力状态有关[30]:

tan(2ψ)=
2τbc

σb-σc
(14)

图3 纤维折曲分析模型示意图

Fig.3 Schematicoffiberkinkingfailureanalysismodel 

纤维偏折角φ由初始偏折角φi 和折曲带内的

剪切应变γ组成,即φ=φi+γ。φi可由轴向压缩的

强度值推算得到,此时材料只收轴向应力σ11 =-
XC 作用,根据应力转轴公式可得折曲带内应力状

态为

σφc11 =-XCcos2(φc)

σφc22 =-XCsin2(φc)

σφc12 =XCsin(φc)cos(φc)

􀮠

􀮢
􀮡

􀪁􀪁
􀪁􀪁 (15)

其中,应力分量符号的上标为应力所在坐标系。应

用前文中介绍的基体失效准则式(9)计算可得折曲

带内发生基体失效时的偏折角φc:
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φc=arctan
1- 1-4 SL

XC
+μL

􀮠
􀮢

􀪁􀪁 􀮦
􀮨

􀪁􀪁 SL

XC

2 SL

XC
+μL

􀮠
􀮢

􀪁􀪁 􀮦
􀮨

􀪁􀪁

􀮠

􀮢

􀪁
􀪁
􀪁
􀪁􀪁

􀮦

􀮨

􀪁
􀪁
􀪁
􀪁􀪁

(16)

φc=φi+γc

γc=∫
σφc22

0
S22dσφi22+∫

σφc12

0
S66dσφi12

􀮠

􀮢
􀮡

􀪁􀪁
􀪁􀪁 (17)

联立方程式(8)、式(15)~(17)并采用迭代法

可解得φi。
需要指出的是,初始偏折角φi不能从试验观

测直接得出,而是由轴向压缩强度值XC 根据材料

失效前的应力-应变关系反演得到的等效初始偏折

角,这里轴向压缩强度值被认为是一个材料的独

立参数。如果选取不同的本构模型进行应力-应变

分析,会得到不同的φi,但是总可以保证轴向压缩

强度的预测结果与试验值相同,因此无法通过单轴

加载试验验证本构模型的选取是否合适,而是需要

通过横向与轴向应力及面内剪切与轴向应力等混合

加载试验进行验证,例如采用失效模式为纤维折曲

的小角度偏轴压缩试验(典型值θ<15°)及文献

[34]提出的横向静水压力下的轴向压缩折曲破坏试

验等。
一旦φi确定之后,可根据式(18)确定折曲带偏

折角φ,即确定折曲带坐标系。需要注意的是,应

力-应变计算采用的是增量形式,因此确定φ 的过

程也需要采取增量计算的形式,式中含有i-1上

标的变量取的是上一增量步的值,其余均为当前增

量步的值。

Δγ=S22(σφi)Δσφi22+S66(σφi)Δσφi12

γ=γ(i-1)+Δγ

φ= (φi+γ)τψ
12/τψ

12

􀮠

􀮢
􀮡

􀪁􀪁
􀪁􀪁 (18)

将材料坐标系下的应力转至折曲带坐标系后,
可根据LaRC05准则判断失效是否发生,当ffc=1
时,发生纤维压缩失效:

ffc= τφ
23

ST-μTσφ
22

􀮠
􀮢

􀪁􀪁 􀮦
􀮨

􀪁􀪁 2+ τφ
12

SL-μLσφ
22

􀮠
􀮢

􀪁􀪁 􀮦
􀮨

􀪁􀪁 2+

<σφ
22>+
YT

􀮠
􀮢

􀪁􀪁 􀮦
􀮨

􀪁􀪁 2 (19)

其中,符号 <·>+ 为 Macauley算子,表示 <x>+=
max{x,0}。式中带有上标is的强度值为原位强度

值,取值方法可参考文献[29]。
对于纤维拉伸失效,采用最大应力准则进行判

断,当fft=1时,发生纤维拉伸断裂失效:

fft=σ11
XT

(20)

3 损伤演化

3.1 考虑破坏面方向的材料刚度退化模型

纤维折曲类似于断裂失效,即需要考虑破坏面

方向角度的影响并且属于局部问题,这类失效模式

的损伤演化分析可以采用CDM方法。如图4所示,

CDM方法在处理类断裂失效问题时,首先需要选

取代表体元(RVE),在RVE中将材料的内部结构

进行均匀化,即用均质体代替有缺陷的实际结构并

使两者的力学响应相同。

图4 类裂纹失效模式代表体元(RVE)的均匀化示意图

Fig.4 Schematicofhomogenizationinarepresentative

volumeelement(RVE)inthecrack-likefailuremodecases
 

图中 σ̂ 为有效应力,代表作用在有 效 截 面

(AD)上的应力;σ为名义应力,代表作用在名义截

面(A0)上的应力。有效应力与名义应力之间存在如

下关系:

σ= (I-D)̂σ (21)
对于三维问题,D为四阶损伤张量,采用Voigt

记法记为

D =diag(d11 d22 d33 d23 d13 d12) (22)
其中,dij 为损伤变量,表征有效承载面积 (SD)的

减少量,即材料损伤对名义应力的折减作用。dij

值在0到1之间变化,当dij =0时表示材料没有

损伤(AD=A0),而随着材料损伤的不断累积,dij

逐渐增加至1,当dij =1时材料发生完全失效

(AD=0)。不同的dij 对应着不同的应力分量,通

常与失效模式相关,可表示为应力、应变等场变

量的函数。
考虑到损伤演化过程中,能量耗散主要是材料

弹性能的释放,因此可忽略材料的塑性行为。结合

连续介质损伤力学中的等应变假设[35]可得如下关

系式:
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σ̂=Ceεe,σ=Cedεe (23)
式(21)与式(23)联立可得

Ced = (I-D)Ce (24)
其中:Ce为材料的弹性刚度矩阵;Ced为损伤弹性刚

度矩阵。
从图4可以看出,前述推导过程中考虑的是破

坏面与载荷作用面相平行的情况,而当两者不平行

时,需要考虑破坏面角度的影响。由于倾斜破坏面

的作用,会产生纵横向应变与剪切应变之间的耦合

作用,例如图5中的ε22 与γ23。当采用式(24)对损

伤后的材料刚度矩阵进行折减时,无法描述此种耦

合效应,因此需要在刚度折减关系中引入破坏面角

度参数。

图5 典型的失效面与应力作用面不平行的RVE

Fig.5 RVEinatypicalcasewherefailureplaneisoblique

toloadingplane

将失效面坐标系记为Ωfp,将材料坐标系记为

Ωo,则材料在Ωfp 下的刚度矩阵Ce(Ωfp)与Ωo 下的

刚度矩阵Ce(Ωo)之间的转换关系如下:

Ce(Ωfp)=TσCe(Ωo)T-1
ε (25)

Ce(Ωo)=T-1
σCe(Ωfp)Tε (26)

其中,转换矩阵的表达式可参见附录2。
研究表明,当材料损伤后,受到直接影响的是

破坏面上的应力状态[22,24,36-37],本文基于此假设讨

论刚度退化关系。将与破坏面相关的三个应力分量

分别记为σN、τNL 和τNT,将Ce(Ωfp)中与这三个应

力分量相关的下标分别记为i、j、k,参照CDM 方

法推广至各向异性体所建立的(MLT_模型[38],有

如下刚度退化关系:

Cedil(Ωfp)= (1-d)Ceil(Ωfp)<σN>+/σN
Cedjl(Ωfp)= (1-d)Cejl(Ωfp)

Cedkl(Ωfp)= (1-d)Cekl(Ωfp)

􀮠

􀮢
􀮡

􀪁􀪁
􀪁􀪁 (27)

其中:l的取值为1到6;Ced(Ωfp)为失效面坐标系

下的损伤刚度矩阵。需要指出的是,σN、τNL 和τNT

对应的是同一个作用面(失效面),因此采用相同的

损伤变量d。
不难发现,此时Ced(Ωfp)为非对称矩阵,为了

保持刚度矩阵的对称性,需要对Cedil(Ωfp)、Cedjl(Ωfp)
和Cedkl(Ωfp)的对称项也进行折减,即

Cedli(Ωfp)= (1-d)Celi(Ωfp)<σN>+/σN
Cedlj(Ωfp)= (1-d)Celj(Ωfp)

Cedlk(Ωfp)= (1-d)Celk(Ωfp)

􀮠

􀮢
􀮡

􀪁􀪁
􀪁􀪁 (28)

得到Ced(Ωfp)后,可通过式(25)中的转换关系

得到Ced(Ωo),则失效后应力-应变关系为

σ=Ced(Ωo)εe (29)
需要指出的是,在该方法中,考虑到σN <0时

破坏面处于闭合状态,因此仅当σN >0时对σN 相

关的刚性项进行折减。

3.2 刚度退化规律

CDM方法中通过损伤变量d 的变化反映材料

刚性的变化,本节着重讨论损伤演化过程中d的变

化规律。本文中d是与控制应变有关的函数,控制

应变指的是由与损伤进展过程直接相关的应变分量

按一定关系构成的等效应变。假设材料失效后,相

关应力-应变满足线性退化关系,则d 可由式(30)
给出:

d=

1(d>1)

δf δ-δo
δ(δf-δo)

0(δ=0)

􀮠

􀮢

􀮡

􀪁
􀪁􀪁
􀪁
􀪁

(30)

其中:δo 为材料开始失效时的控制应变;δf 为

材料最终失效时的控制应变。控制应变取决于失效

模式,以下针对不同的失效模式进行讨论。
基体失效:控制应变由Ωfp 下的应变分量合成

而得,首先需要通过Ωfp 下的应力分量计算各应变

分量间的夹角:

λ=arctanτL
τT
􀮠
􀮢

􀪁􀪁 􀮦
􀮨

􀪁􀪁 ,ω=arctan
,σN>+
τmatrix
􀮠
􀮢

􀪁􀪁 􀮦
􀮨

􀪁􀪁 (31)

其中,

τmatrix = (τT)2+(τL)2 (32)

Ωfp 下的各应变分量可以根据Ωo下的各应变分量通

过应变转轴公式计算得到,需要指出的是,基于前

文提出的假设,所有计算均基于应变的弹性部分。
则基体失效模式的控制应变可以按下式计算:

δmatrix =
<σN>+
σN

εNsinω+

(γeTcosλ+γeLsinλ)cosω
(33)
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纤维断裂:纤维拉伸断裂时,失效面平行于应

力作用面方向,因此:

δft= ε11 (34)
纤维折曲:在纤维折曲损伤演化过程中,能量

耗散是由折曲带边缘纤维的弯曲和断裂及折曲带内

部基体的开裂导致的,这些损伤演化都与折曲带内

纤维转动有关。因此可以认为折曲带坐标系 (Ωφ)
下的面内剪切应变γφ

12 为纤维折曲失效的控制应

变,即

δfc= γφ,elas
12 (35)

明确了不同失效模式的控制应变计算方法之

后,即可确定δo 和δf。材料开始失效时计算控制应

变即可得到,则需要根据能量平衡原理获得。当采

用CDM 方法描述类断裂问题时,需要在RVE中

对局部损伤(裂纹、纤维折曲)进行均质化,相当于

局部损伤释放的能量由整个RVE耗散的能量进行

等效,此时有如下关系:

Wfailure=Uelastic (36)
局部损伤释放的能量通常可类比断裂力学中的

断裂能进行计算:

Wfailure=wAfp (37)
其中:w 为能量释放率,该参数与失效模式密切相

关,可通过试验确定(附录3);Afp 为破坏面的面积,
可根据RVE的尺寸、形状及破坏面角度进行计算。

表1 IM7/8552复合材料性能及参数

Table1 MaterialpropertiesandparametersforIM7/8552composites

E11/GPa E22/GPa G12/GPa G23/GPa SL/MPa ST/MPa GIC/(kJ·m-2) GIIC/(kJ·m-2)

156 8.4 5.6 2.8 91.4 89 0.21 0.8
XT/MPa XC/MPa YT/MPa YC/MPa SL/MPa Γft/(kJ·m-2) Γfc/(kJ·m-2) A/(MPa-n)

2560 1590 73 255 130 92 80 1.5×10-15

ν12 ν23 a66 n μL μT
0.34 0.5 2.6 4.9 0.312 0.364
Notes:Ei—Laminamodulusinidirection;Gij—Laminashearmodulusinijdirection;νij—Poissonratioinijdirection;GIC,GIIC—Fracture
toughnessformodeIandII;Γft—Fibertensilefractureenergy;Γfc—Fibercompressivefractureenergy;XT—Longitudinaltensile;XC—Lon-
gitudinalcompressive;YT—Transversetensile;YC—Transversecompressive;SL—In-planeshear;a66,A,n—Plasticparameter;μT,μL—
Frictioncoefficient.

RVE释放的弹性能Uelastic 可表示为

Uelastic=V∫σmodedδ (38)

其中:V 为RVE的体积;σmode代表不同失效模式的

控制应力,计算方法如下式:

σmode=
<σN>2++(τT)2+(τL)2(σmatrix)

σ11 (σft)

τφ
12 (σfc)

􀮠

􀮢
􀮡

􀪁􀪁
􀪁􀪁 (39)

由线性退化关系,式(38)可改写成

Uelastic= 12δ
fσomodeV (40)

其中,σomode 为材料开始失效时的控制应力。联立式

(36)、式(37)和式(40)可得

δf=2wσoL
(41)

其中,L =V/Afp 为特征长度,该参数的引入可以

在很大程度上减弱CDM方法用于有限元分析时的

网格敏感性,具体在5.3节中进行讨论。

4 VUMAT子程序实现

VUMAT为ABAQUS提供的用于显式分析步

的用户定义材料子程序,可用于准静态分析[39]。图

6为主程序与子程序的交互示意图,主程序在每一

增分步开始前向子程序传入该步的应变增量Δεi 以

及上一步的状态变量 (Fi-1 和di-1 等),子程序进行

应力计算和状态变量更新,将当前增分步的应力σi

与状态变量 (Fi 和di 等)传出到主程序,完成当前

增分步的计算。

图6 破坏分析方法的VUMAT子程序结构图

Fig.6 StructureofVUMATsubroutineinimplementationof

failureanalysismethod
 

5 模型验证与讨论

5.1 IM7/8552压缩破坏过程

利用上述提出的PDA模型对IM7/8552碳纤/
环氧树脂复合材料单向板的轴向及偏轴压缩试验进
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行有限元模拟,并与文献[5,40]提供的试验结果

进行对比分析,以验证模型的有效性。计算过程中

采用的主要材料力学参数和模型参数如表1所示。
有限元模型尺寸与文献中试样尺寸(l×w×t)

保持一致,取为20mm×10mm×4mm,有限元建

模采用八节点减缩积分(C3D8R)实体单元,网格密

度为100×50×20。加载方式采用位移控制,分析

中利用显式分析步进行准静态分析。
图7为有限元模拟得到的轴向压缩破坏完全失

效时形成的纤维折曲带形貌,图8为压缩破坏过程

中FEA模拟结果与试验对比。观察表明轴向压缩

破坏的演化过程为(见图8(a)):①纤维折曲带起始

于包含纤维初始偏角等缺陷的区域,有限元模拟中

用一个比周围强度略小的单元表示;②随后损伤区

域中产生的剪切变形会引起周围材料的破坏并导致

损伤沿一定方向扩展,力-位移响应曲线中载荷开

始下降;③由于损伤区域与未损伤区域间载荷的重

新分配会引发应变集中(变形局部化),折曲带会迅

速扩展,并伴随着载荷的迅速下降;④当折曲带迅

速在板厚方向扩展完全后,会继续沿折曲带边缘较

为稳定地扩展,折曲带会逐渐加宽直到完全失效。
该模拟破坏过程与试验观察结论[15,31,41]基本一致。

图7 纤维折曲带形貌有限元模拟结果

Fig.7 FEAsimulationofkinkbandmorphologyoffiber

容易注意到,图8(a)模拟计算的强度值要大于

文献[40]中的试验值,这是由于模拟计算时轴向压

缩强度这一参数(表1及式16中 XC)没有采用文

献[40]中的试验值,而是采用了 WWFEII[42]提供

的试验值。原因是文献[40]试验中所有试样的破坏

模式均为端部压溃,该种破坏模式通常不可作为有

效的强度评估结果。但是 WWFEII[42]只提供了材

料性能的极限值而未提供测试过程中力-位移响应

曲线,故此处仍采用文献[40]试验中的力-位移响

应曲线与模拟结果进行对比。需要指出的是,虽然

文献[40]中轴向压缩强度试验值不具有参考意义,
但是破坏前的力-位移响应曲线仍然可以认为是有

效的,可以验证模型预测轴向压缩响应时在弹性阶

段的正确性。
图8(b)和图8(c)分别为15°试件在偏轴载荷下

的两种压缩破坏模式:纤维折曲和基体破坏。两种

破坏模式通过有限元模拟得到的强度值比较接近,
分别为418.7MPa和399.1MPa,说明该角度处于

两种破坏模式的转换临界角度附近,因此在试验[5]

中两种破坏模式均可观察到。
当发生纤维折曲时(图8(b)),折曲带在面内

的进展方向基本与纤维方向垂直,而在面外破坏面

的角度为28°左右,而当发生基体破坏时(图8(c)),
破坏面与纤维方向平行并垂直于板厚方向。该偏轴

角度下还反映了两种破坏模式中材料破坏韧性的差

异,相比基体破坏纤维折曲破坏表现出更强的破坏

韧性,该结论从预测的载荷-位移响应曲线中可以

得出,载荷-位移曲线包络的面积反映了材料破坏

过程中吸收的能量,在试件尺寸完全一样的情况

下,纤维折曲破坏模式下单位体积材料吸收的能量

显然更多,即表现出更强的韧性。
图8(d)~8(f)中的破坏模式均为基体破坏,表

现为脆性断裂,且断裂区域呈倾斜带状分布,各情

况的主要差别在于破坏面的角度。当剪切应力起主

导作用时,如图8(d)中30°偏轴压缩的情况,破坏

面一般垂直于板厚方向,即破坏面角度为0°,而当

横向应力占的比例越来越大时,破坏面的角度开始

变大,如45°(图8(e))和90°(图8(f))偏轴压缩的

情况。其中对于90°试件,通过 Mohr-Coulomb法

计算可得绝大多数结构复合材料的断裂角在51°~
55°之间[6],而有限元模拟得到的断裂角约为55°,
与理论计算基本一致。这也解释了层合板压缩破坏

中的一些试验现象[43]:例如当层合板受较大横向载

荷时,由于倾斜的破坏面的作用,一般表现出沿板

厚方向的破坏及由“楔形”作用引起的基体或层间劈

裂等破坏模式,而当层合板受较大的剪切应力作用

时,破坏模式多为面内剪切破坏及层间破坏。因

此,层合板中基体主导的破坏中,破坏形式与横剪

比有着密切的关系。
图9给出了通过FEA及理论计算得出的偏轴

载荷下IM7/8552的压缩破坏强度及破坏面角度与

试验结果[5,40,42,44]的对比。其中破坏强度的理论计

算结果是依据LaRC05准则和Puck准则分别绘制

强度包络线并选择两种破坏模式中较危险(强度较

小)的情况合并得到,据此还可以得到两种破坏模

式之间的理论转变偏轴角度为12°,这也验证了前

文关于15°偏轴压缩模拟结果的讨论。可以看出,

FEA结果和理论计算结果均与试验值吻合良好,
证明了FEA与理论计算具有同等效果。
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图8 IM7/8552单向复合材料压缩破坏过程中FEA模拟结果与试验对比

Fig.8 FEAresultofcompressionfailureprocessofIM7/8552unidirectionalcompositesincomparisonwithexperiment
 

而对于破坏面的角度,当发生基体破坏时,理

论计算值采用Puck准则得到,当发生纤维折曲时,
破坏面的角度通过 Matsuo等[45]提出的理论计算模

型进行计算:

β=arctan G
ET
·YT

SL

􀮠
􀮢

􀪁􀪁 􀮦
􀮨

􀪁􀪁 (42)
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图9 偏轴载荷下IM7/8552的压缩强度和破坏面角度的

理论计算与FEA计算结果

Fig.9 Predictedoff-axiscompressivestrengthandfailureplane

angleofIM7/8552incomparisonwithexperimentalresults
 

其中:β为纤维折曲模式下的破坏面角度,即纤维

折曲带角度(见图3);G 为纵向剪切模量;ET 为横

向拉伸模量;YT 和SL 分别为横向拉伸强度和剪切

强度。由式(42)可以看出,β只与材料的强度参数

有关,与应力状态无关,即同种材料在不同偏轴角

度下发生纤维折曲破坏,破坏面角度是一定的,与

偏轴角度无关,因此纤维折曲破坏模式下破坏面角

度的理论预测值为恒值。对于IM7/8552材料体系,
计算得到的纤维折曲破坏面角度为28°。

从图9可以看出,在基体破坏模式下,破坏面

角度的试验值、理论值和FEA结果均吻合较好。
对于纤维折曲破坏,并没有足够的折曲带角度试验

值进行对比,但是从类似材料体系[4]的试验中发

现,10°与15°偏轴角下纤维折曲带角度基本一致,
为25°左右,同样验证了前述结论。

综上所述,本文建立的分析模型可以模拟压缩

破坏的起始、演化直至最终失效的全过程以及该过

程中的力学响应,模拟结果与试验吻合良好,证明

了该模型的有效性。

5.2 参数讨论

Budiansky[10]提出了经典的理想塑性假设下复

合材料的轴向压缩强度计算公式:

σc= G
1+φi/γY

(43)

其中:G 为纵向剪切模量;φi 为纤维初始偏角,

γY =τY/G 为纵向剪切屈服应变。从该公式可以发

现,影响复合材料轴向压缩强度的主要参数为纤维

初始偏角、材料的纵向剪切刚度及材料塑性。

图10 不同参数对IM7/8552轴向压缩响应的影响

Fig.10 Influenceofdifferentparametersonresponseof

axialcompressionofIM7/8552

图10给出了改变这些参数对IM7/8552预测

轴向压缩响应的影响。其中,图10(a)为考虑与不

考虑材料塑性情况下不同纤维初始偏角对轴向压缩

响应的影响。可以看出,纤维初始偏角的增加会降
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低轴向压缩强度,而材料塑性的影响不如纤维初始

偏角敏感。图10(b)表示在同一纤维初始偏角,考

虑与不考虑材料塑性的情况下,纵向剪切模量对轴

向压缩强度的影响。可以发现,纵向剪切模量的增

大会增大材料的轴向压缩强度,且纵向剪切模量增

大时,考虑与不考虑材料塑性轴向压缩强度预测值

的差距也会增大。图10(c)则表现了利用式(6)中A
和n 表征材料塑性参数的变化对轴向压缩强度的影

响。可以看出,相对于参数A,轴向压缩强度对参

数n更为敏感。暗示出当材料塑性足够大时,轴向

压缩破坏模式会由脆性破坏转换为韧性破坏的内在

机制。

5.3 网格敏感性

CDM方法中控制对象为材料的应力-应变关系,
根据式(30)和式(41)可知,若引入特征长度参数,划

分的单元尺寸不同时,损伤变量d随应变的变化规

律也会不同,即单元的应力-应变响应不同,此时不

同尺寸的单元具有不同的能量体密度。而不引入特

征长度时,不同尺寸单元的应力-应变响应保持不变,
即能量体密度也保持不变。以立方体单元和横向压

缩破坏模式为例,特征长度只与单元的长度L1 有关

(详见附录4),则可以计算得到引入和不引入特征长

度时,单元的能量体密度(ue)及破坏时能量释放率

(w)与L1(即与单元尺寸)的关系,如图11所示。

图11 引入与不引入特征长度时IM7/8552能量体密度Ue(a)和破坏能量释放率w(b)与单元尺寸的关系

Fig.11 RelationbetweenenergyvolumedensityUe(a)andenergyreleaseratew (b)andelementdimensionof

IM7/8552withandwithoutcharacteristiclength
 

  由于能量释放率只与材料种类和破坏模式有

关,对于同种材料和破坏模式,能量释放率不应随

着单元尺寸的变化而变化。容易发现,当不引入特

征长度时,破坏时能量释放率会随着单元尺寸的增

加而增加,该种结果在物理意义上是不合理的。而当

引入特征长度以后,能量释放率不会随着单元尺寸

的变化而变化,从而保证了划分单元不同时也可以

得到相同的物理响应,减弱了网格敏感性的影响。
图12为采用不同网格划分密度时,对IM7/

8552材料横向压缩试样进行计算得到的结果。试

样尺寸为3.6mm×1.2mm×1.2mm,采用立方体

网格进行划分,网格密度和特征长度值已标于图

中。可以发现,力-位移响应和破坏面方向的计算结

果受网格划分方式和密度的影响都非常小,表明该

模型具有较小的网格敏感性。

图12 网格划分尺寸和密度对IM7/8552计算结果的影响

Fig.12 Influenceofmeshingmethodanddensity

onnumericalresultofIM7/8552
 

6 结 论

(1)在连续介质损伤力学(CDM)理论框架下,
提出了一种分析复合材料压缩响应及破坏的渐进损

伤模型,可以对复合材料的纵向、横向及偏轴压缩
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响应进行预测。
(2)模型涵盖了弹塑性应力分析、失效判定和

损伤演化三个基本部分,由此模拟复合材料压缩破

坏从起始、损伤演化到最终失效的全过程。
(3)通过自编用户子程序VUMAT,解决了本

模型利用有限元软件ABAQUS的有限元实现。
(4)对IM7/8552单向碳纤维/环氧树脂复合材

料的轴向及偏轴压缩破坏分析表明,数值模拟结果

真实地展示了复合材料压缩破坏的完整过程,且定

量确定了偏轴加载下压缩强度及破坏面方向与偏轴

角度的关系,提出的计算方法可行且有效。
(5)讨论了模型中相关参数对复合材料轴向压

缩响应的影响,包括纤维初始偏角、纵向剪切模量

及材料塑性,结果表明这些参数对正确预测轴向压

缩承载能力至关重要。同时也讨论说明了本模型具

有较小的网格敏感性。
(6)本模型对多向层合板的压缩破坏与强度预

测至关重要,为后续的层合板分析奠定基础。

附录1 弹塑性柔度矩阵的Voigt张量形式

弹塑性柔度矩阵的Voigt张量形式中各非零项

的表达式如下:

S11 = 1
E1
,S12 =S13 =-ν12

E1

S22 = 1
E2

+ 1
Hp

3(σ22-σ33)
2V + 3

2
(Γ-1)

􀭠
􀭡

􀪁
􀪁 􀭤

􀭥

􀪁
􀪁 2

S23 =-ν23
E2

+ 1
Hp

3
2
(Γ-1)2-9

(σ22-σ33)2
4V2  

S24 = 6σ23HpV
3(σ22-σ33)

2V + 3
2
(Γ-1)

􀭠
􀭡

􀪁
􀪁 􀭤

􀭥

􀪁
􀪁
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2a66σ31
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S26 =3Γ
2a66σ12
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其中:

Hp = 1
Anσn-1

V = 3
2
(σ22-σ33)2+4σ223+2Γ2a66(σ231+σ212)  

附录2 三维应力应变坐标转轴公式

将原始坐标系(1-2-3)下和新坐标系下(1'-2'-
3')的应力和应变记为σ和σ'及ε 和ε',各变量之

间转换关系如下:

σ'=Tσσ,σ=T-1
σσ',ε'=Tεε,ε=T-1

εε'
则将应力和应变从原始坐标系下转换至新坐标

系下的转轴矩阵及其逆矩阵可记为:

Tσ =
K1 2K2

K3 K4

􀭠
􀭡

􀪁
􀪁 􀭤

􀭥

􀪁
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2 KT

4
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􀪁
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􀪁
􀪁 􀭤

􀭥

􀪁
􀪁

其中:

K1 =

l21 m2
1 n21

l22 m2
2 n22

l23 m2
3 n23

􀭠

􀭡

􀪁
􀪁
􀪁
􀪁

􀭤

􀭥

􀪁
􀪁
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􀭠

􀭡

􀪁
􀪁
􀪁􀪁

􀭤
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􀪁
􀪁
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li,mi,ni(i=1,2,3)表示3个新坐标轴(1'-2'-3')
对于老坐标轴(1-2-3)的方向余弦,如附表1。

附表1 新、旧坐标轴的转换

1 2 3
1' l1 m1 n1
2' l2 m2 n2
3' l3 m3 n3

附录3 能量释放率计算方法

基体失效:wmatrix 分解为wN、wT 和wL,其中

wN 为I型面内断裂韧性,可由预置缺口的四点弯

曲试验测定。试验证明,该值与材料I型层间断裂

韧性的值非常接近[21],因此可以用I型层间断裂韧

性试验确定wN,即wN=GIC。wT和wL为纤维间基

体剪切破坏时的断裂韧性,与II型层间断裂韧性描

述的破坏模式相符,因此可认为wT =wL =GIIc。
对于最一般的情况,可采用一种简单的加权平均形
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式确定wmatrix:

wmatrix =wN
σoN

σomatrix  
2

+
+wT

τoT
σomatrix
􀮠
􀮢

􀪁􀪁 􀮦
􀮨

􀪁􀪁 2+wL
τoL

σomatrix
􀮠
􀮢

􀪁􀪁 􀮦
􀮨

􀪁􀪁 2

其中,σmatrix 为基体失效模式的控制应力(式39)。
纤维失效:纤维断裂与折曲失效的能量释放率

无法由标准试验得到,文献[46]建议采用紧凑拉伸

试验(CTT)与紧凑压缩试验(CCT)分别进行测定。
该种试验的难点在于如何获得稳定进展的纤维折曲

带以及如何避免其他失效模式的干扰。关于wft与

wfc的测定,仍需要进一步的研究。
附录4 特征长度Lc 计算方法

特征长度为单元体积与破坏面面积的比值,根

据单元尺寸和形状及破坏面方向可以进行计算[21]。
对于立方体单元和横向压缩破坏模式(如图A-1所

示),单元的体积为

V =L1L2L3
破坏面的面积为

Afp =L2L3
cosα

则此时单元的特征长度Lc 为

Lc= V
Afp

=L1cosα

对于IM7/8552材料体系,α为55°。

图A-1 立方体单元横向压缩破坏模式示意图

Fig.A-1 Schematicofcubicelementundertransversecompression
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