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连续石墨纤维增强铝基复合材料准静态拉伸
损伤演化与断裂力学行为

周金秋, 王振军*, 杨思远, 蔡长春, 余欢, 徐志锋
(南昌航空大学 轻合金加工科学与技术国防重点学科实验室,南昌330063)

摘 要: 针对连续石墨纤维增强铝基(CF/Al)复合材料,采用三种纤维排布方式的代表体积单元(RVE)建立了

其细观力学有限元模型,采用准静态拉伸试验与数值模拟结合的方法,研究了其在轴向拉伸载荷下的渐进损伤与

断裂力学行为。结果表明,采用基体合金和纤维原位力学性能建立的细观力学有限元模型,对轴向拉伸弹性模量

和极限强度的计算结果与实验结果吻合良好,而断裂应变计算值较实验结果偏低。轴向拉伸变形中首先出现界面

和基体合金损伤现象,随应变增加界面发生失效并诱发基体合金的局部失效,最后复合材料因纤维发生失效而破

坏,从而出现界面脱粘后纤维拔出与基体合金撕裂共存的微观形貌。细观力学有限元分析结果表明,在复合材料

制备后纤维性能衰减而强度较低条件下,改变界面强度和刚度对复合材料轴向拉伸弹塑性力学行为的影响较小,

复合材料中纤维强度水平是决定该复合材料轴向拉伸力学性能的主要因素。
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Damageevolutionandfracturebehaviorsofcontinuousgraphitefiberreinforced
aluminiummatrixcompositessubjectedtoquasi-statictensileloading
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(NationalDefenseKeyDisciplineLaboratoryofLightAlloyProcessingScienceandTechnology,

NanchangHangkongUniversity,Nanchang330063,China)

Abstract: Accordingtothemicrostructureofthecontinuousgraphitefiberreinforcedaluminiummatrix(CF/Al)

composites,themicromechanicalfiniteelementmodelwasestablishedbasedontherepresentativevolumeelement
(RVE)withdifferentfibrearrangements.TheprogressivedamageandfracturebehaviorsoftheCF/Alcomposites
underaxialtensileconditionwereinvestigatedbyquasi-statictensiletestingandnumericalsimulationmethod.The
resultsshowthattheaxialtensilemodulusandstrengthcalculatedbythemicromechanicalmodelwiththediagonal
quadrilateralfiberarrangementagreewellwiththeexperimentalresults,whilethefracturestrainisunderestimated.
Atthefirsttensilestage,theinterfacedamageinitiatesandaccumulates.Withtheincreaseofstrain,theinterface
damageinducesthelocalinterfacialdebondingandmatrixalloyfailureatthemiddlestage.Atthelaststage,theoc-
currenceoffiberfailureleadstotheeventualfractureofthecomposites,whichresultsinafracturesurfacewithco-
existenceofmatrixtearingandfiberpullout.Accordingtothemicromechanicalcalculationresults,theinfluenceof
interfacialstrengthandstiffnessontheaxialtensilebehaviorisinapparentinthecaseofinsufficientfiberstrength,

whiletheaxialmechanicalpropertiesofthecompositeareprimarilydeterminedbythein-situfiberultimatestrength.
Keywords: graphitefiberreinforcedaluminium matrixcomposite;micromechanics;damageevolution;failure

mechanism;mechanicalproperties



 

 

  连续石墨纤维增强铝基(CF/Al)复合材料充分

发挥石墨纤维高强度、高模量和基体铝合金的高韧

性,具有密度低、比强度和比模量高及热膨胀系数

低等优良的综合性能[1]。现阶段关于CF/Al复合

材料的研究,主要集中在制备工艺[2-3]、微观组

织[4]、界面形成机制与控制[5]等方面,而关于CF/

Al复合材料承载变形中组元材料与界面渐进损伤

累积及其对宏观断裂力学行为影响的研究并不

多[6]。掌握CF/Al复合材料承载时的微观损伤演

变规律和断裂失效机制,不但可为复合材料组元和

界面性能设计及制备工艺优化提供理论依据,也是

该复合材料走向实际工程应用亟需解决的问题。
一般采用解析法或细观力学有限元法预测连续

增强复合材料的力学响应并分析其变形机制。解析

法(Eshelby法、Mori-Tanaka法及广义自洽模型

等)虽然能够建立复合材料细观与宏观场量之间的

关系,但不能给出细观场量的细节,也无法分析增

强相形状、分布对宏细观力学响应的影响[7-8]。细

观力学有限元法通过建立复合材料代表性单元

(RVE)并施加周期性边界条件计算获得细观应力

与应变场,并采用均匀化方法计算获得宏观应力-
应变响应,其优点在于能够同时获得细观应力-应
变场和宏观力学响应特征,并可定量分析组分材料

性能变化对宏观性能(模量、强度等)的影响规律。
王小强[9]采用细观力学有限元法研究了单向纤维增

强树脂复合材料的纵向拉伸性能,并分析了其界面

脱粘过程。吴志凯等[10]建立了双向连续纤维增强

复合材料(CBFRC)的代表体积单元模型,分析了

界面性能对复合材料宏观等效弹性模量和抗拉强度

的影响。罗智[11]通过模拟纤维增强树脂复合材料

的纤维拔出过程,分析了其轴向拉伸变形时的界面

损伤与失效行为。方光武等[12]建立了SiCf/Si陶瓷

基复合材料的圆柱单元模型,采用多层界面应力传

递模拟方法,分析了不同厚度和性能的界面相的应

力传递和失效模式。综上所述,有关纤维增强树脂

基和陶瓷基复合材料损伤断裂行为的细观力学数值

模拟已有较多报道,但目前关于连续纤维增强金属

基复合材料损伤与失效行为数值分析的研究还不

多[13]。仅凭现有的实验手段还无法揭示基体合金、
纤维与界面微观损伤与失效对复合材料宏观断裂力

学行为的影响机制。
本文针对真空压力浸渗制备的CF/Al复合材

料,在基体合金与纤维原位力学性能测试基础上,
采用内聚力界面和基体合金延性损伤法则,建立其

细观力学有限元模型,通过对复合材料轴向准静态

拉伸变形的数值模拟和单轴拉伸试验,研究基体合

金和界面的渐进损伤演化和纤维的失效行为,分析

其对复合材料宏观断裂力学响应的影响机制。此

外,基于建立的有限元模型,预测界面和纤维性能

对复合材料轴向拉伸弹塑性力学行为的影响,以期

为CF/Al复合材料组分和界面性能设计及制备工

艺优化提供理论依据。

1 实验材料与方法

本文研究对象为连续石墨纤维增强铝基(CF/

Al)复合材料,以高强高模石墨纤维 M40J作为增强

体材料,其基本性能参数如表1所示,以铸造铝合金

ZL301作为基体合金,其化学成分如表2所示。

表1 石墨纤维 M40J基本性能参数

Table1 PrimarypropertyparametersofgraphitefiberM40J

Properties
Elastic
modulus/GPa Poisson’sratio Tensilestrength/MPa

Density/
(g·cm-3)

Ductility/% Fiberdiameter/μm

M40J 377 0.26 4400 1.81 0.7 6

表2 铝合金ZL301的化学成分

Table2 ChemicalcompositionofaluminumalloyZL301
wt%

Element Mg Si Cu Mn Ti Al
Content 9.5-11.0 0.3 0.1 0.15 0.15 Balance

采用无纬布单向叠层法制备单向纤维预制体,
首先将石墨纤维 M40J织造成无纬布,其纤维排布

形貌如图1(a)所示;将无纬布进行单向叠层平铺形

成纤维预制体,其形貌见图1(b);用厚度均匀的石

墨板将纤维预制体压紧至预定厚度并固定,见图

1(c);最后将其封装至不锈钢模具中,如图1(d)所
示。采用真空辅助压力浸渗法制备CF/Al复合材

料,具体制备工艺参数见表3。
制备 出 的 复 合 材 料 板 材 尺 寸 为250 mm×

150mm×5mm。按照 GB/T1447—2005标准[14]

用电火花线切割机加工拉伸试样,并在试样夹持端

表面粘贴厚为1mm的加强片,防止夹持端出现非

正常开裂,如图2所示。采用美国英斯特朗公司的
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图1 封装前与封装后的石墨纤维 M40J预制体

Fig.1 Graphitefiberpreformbeforeandafterpackaged
 

表3 石墨纤维增强铝基(CF/Al)复合材料真空压力

浸渗制备工艺参数

Table3 Vacuumassistedpressureinfiltrationprocessing
parametersofgraphitefiberreinforcedaluminiummatrix

(CF/Al)composites

Fiber
temperature/℃

Melting
temperature/℃

Holding
time/min

Infiltration
pressure/MPa

550 730 20 7

图2 CF/Al复合材料轴向拉伸试样及尺寸

Fig.2 AxialtensilespecimenandsizeofCF/Alcomposites

INSTRON8801电液伺服试验机测试复合材料试

样在室温下的轴向拉伸力学行为,拉伸速率为

0.5mm/min,加载方向与纤维轴向一致。采用美

国FEI公司的Quanta200型扫描电镜(SEM)观察

分析复合材料试样的微观组织和拉伸断口形貌。

2 细观力学有限元模型

2.1 CF/Al复合材料RVE模型

图3 CF/Al复合材料显微组织及纤维区域面积测试

Fig.3 Microstructureandmeasurementoffiberareain

CF/Alcomposites

图3(a)为真空压力浸渗法制备的CF/Al复合

材料的显微组织结构。可以看出,基体铝合金组织

致密,无缩孔缩松等铸造缺陷;石墨纤维在复合材

料基体合金中分布较均匀;基体与纤维界面处未发

现微观空洞和裂纹等缺陷。采用Image-ProPlus
软件对CF/Al复合材料显微组织(图3(a))中的纤

维区域进行选色和测量,并在被测量纤维区域添加

标记色和标记字符,如图3(b)所示,根据测量获得
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的纤维区域面积和显微组织图总面积,计算得到复

合材料中纤维体积分数约为55vol%。
从CF/Al复合材料显微组织分析结果可以看

出,纤维在基体合金中具有近似周期性均匀分布的

特征,可通过合理选取RVE反映其细观结构特性,
并利用均匀化方法分析其宏观力学特性,进而建立

二者之间的关系[15]。分别假设纤维在基体合金中

具有对角正四边形、对角正六边形和正四边形排布

方式,在纤维体积分数为55vol%的前提下建立三

种纤维排布方式的 RVE几何模型,如图4所示,
并进一步分析不同纤维排布方式RVE建立的细观

力学有限元模型对复合材料轴向拉伸应力-应变行

为的计算和预测精度。

图4 不同纤维排布方式下CF/Al复合材料的代表性体积单元(RVE)模型

Fig.4 Representativevolumeelement(RVE)modelsofCF/Alcompositeswithdifferentfiberarrays

在纤维体积分数为55vol%的条件下,所建立

的对角正四边形纤维排布 RVE模型的边长b1=
10μm;对角正六边形纤维排布RVE模型的两边

长分别为b2=8.5μm 和 3b2 =14.7μm;正四边

形纤维排布RVE模型的边长b3=7.2μm。以上三

个RVE模型中纤维直径均为6μm。考虑到研究对

象为连续纤维增强铝基复合材料,在周期性边界条

件下 RVE模型的轴向长度对计算结果不产生影

响,为减少计算量,取RVE轴向长度a=1μm。由

于RVE模型中含有多个纤维/基体合金接触界面,
为了减少因各材料部件节点分布不均匀而导致的界

面网格不规则性,采用进阶算法的六面体为主的八

节点线性(C3D8R)单元进行有限元分析,对三个

RVE 模 型 划 分 网 格 时 设 置 全 局 网 格 尺 寸 为

0.2μm。
在采用均匀化方法的条件下,对建立的复合材

料RVE边界上施加周期性位移边界条件,以满足

相邻 RVE 边 界 上 的 应 力 连 续 性 和 位 移 协 调 条

件[16]。在连续纤维增强复合材料周期性细观结构

中,RVE模型具有平行且成对的边界表面。在一

对边界表面上,施加的周期位移场表达式如下:

uj+
i =εikxj+

k +u*
i (1)

uj-
i =εikxj-

k +u*
i (2)

式中:上标j+ 和j- 表示总体坐标轴的正负方向;

xj
k 为RVE内任意点的坐标;εik 为RVE平均应变;

u*
i 为周期性位移修正量。u*

i 在周期性RVE的平行

相对面上是相同的,式(1)与式(2)相减可得:

uj+
i (x,y,z)-uj-

i (x,y,z)=εik(xj+
k -xj-

k )=
  εik xj

k (3)
对于RVE模型的每组相对面而言, xj

k 为常

数。即εik 给定的情况下,式(3)的位移差为常值。
式(3)不含周期性位移修正量u*

i ,在确定RVE模

型后,在ABAQUS中通过添加多点约束(MPC)来
实现周期性边界条件。

假设RVE模型在轴向拉伸位移载荷Ux 作用

下发生轴向变形,并在轴向上产生的支反力为Fx,
则三种纤维排布方式RVE模型轴向拉伸时等效应

变与应力计算公式为

对角正四边形纤维排布的RVE模型:

εeq =Ux/a
σeq =Fx/b21 (4)

对角正六边形纤维排布的RVE模型:

εeq =Ux/a

σeq =Fx/ 3b22 (5)
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正四边形纤维排布的RVE模型:

εeq =Ux/a
σeq =Fx/b23 (6)

2.2 CF/Al复合材料界面损伤与失效模型

对真空辅助差压浸渗制备的镀镍 M40纤维增

强铝基复合材料界面微观组织的实验研究表明[17],
液态浸渗中碳纤维和液态铝合金在高于500℃环境

中发生化学反应而在界面处生成非连续分布的

Al4C3 相。本研究采用真空压力浸渗法制备的无镀

层 M40J纤维增强铝基复合材料界面产物微观组织

如图5所示。可以看出,界面处存在取向角度不规

则和尺寸不均匀的针(棒)状Al4C3 相,但基体合金

ZL301中较高的 Mg元素含量可一定程度抑 制

Al4C3 相的生长[4],其长度方向的尺寸较小(约

200nm)。

图5 CF/Al复合材料界面产物形态

Fig.5 MorphologyofinterfacialproductinCF/Alcomposites 

从图5可以看出,CF/Al复合材料实际是由纤

维、基体合金和界面三种相组成,大量实验研究表

明界面微观结构对界面性能有重要影响,而界面性

能是影响复合材料性能的重要因素[2-4,18]。对于前

者需建立考虑界面产物形态、尺寸及物理性能的界

面层力学模型分析其内部应力状态和应力传递机

制[12]。考虑到CF/Al复合材料界面层厚度不规则

且尺寸较小(约200~300nm),且界面相具有复杂

的微观结构特征和力学特性,本文建立基体/界面/
纤维构成的复合材料细观尺度单胞模型时,不考虑

界面层(相)微观结构对界面力学性能的影响,将其

简化处理为无厚度的 “界面”并引入内聚力模型定

义其损伤演化与脱粘等力学行为[19-20]。采用内聚

力模型中的牵引力-分离(Traction-Separation)双线

性法则来描述复合材料承载时界面的损伤演变与失

效行为[6],内聚力界面的力学行为包括弹性变形和

损伤演化两个阶段,如图6所示。

图6 牵引力-分离法则示意图

Fig.6 Schematicdiagramoftraction-separationlaw

假设界面具有各向同性力学性能,则界面单元

在线弹性阶段的应力-位移关系为

σi =Kδi(i=n,s,t) (7)
界面单元的几何刚度矩阵系数:

Ki = (Em+Ef)/2kd0,(i=n,s,t) (8)
式中:σn、σs、σt 分别为法向、横向、切向应力分量

(MPa);δn、δs、δt分别为法向、横向、切向位移分

量(mm);K 为界面单元的几何刚度矩阵(MPa/

mm);Em 和Ef分别为基体合金和纤维的弹性模量

(MPa);d0 为纤维直径(mm);k为界面单元刚度因

子,无量纲。
对于单向纤维增强复合材料细观力学建模[10],

可采用最大名义应力准则判断其界面的初始损伤:

Max
<σn>
σ0n
,σs
σ0s
,σt
σ0t  =1 (9)

式中:σn、σs、σt分别为界面承受的法向应力和两个

切向应力(MPa);σ0n、σ0s、σ0t 分别为界面法向应力和

两个切向应力的阈值(MPa);<>为麦考莱符号,即

界面承受压应力时不会发生损伤。将复合材料界面

层视为各向同性材料且其强度与基体合金性能相

关,则式(9)中的界面法向和切向应力阈值可定

义为

σ0i =tσs(i=n,s,t) (10)
式中:σs为基体合金屈服强度(MPa);t为无量纲的

界面强度因子[6]。
基于牵引力-分离法则的内聚力界面模型中,

采用刚度折减法描述界面的损伤演化过程:

σi = (1-d)σi (i=n,s,t) (11) 
式中:σi 为界面损伤后的法向、横向和切向应力分
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量(MPa);σi 为按损伤前线弹性关系计算的界面法

向、横向和切向应力分量(MPa);d为界面刚度损伤

因子:

d=δfeq(δeq-δ0eq)
δeq(δfeq-δ0eq)

(12)

δeq = <δn>2+(δs)2+(δt)2 (13)
式中:δn、δs、δt分别表示界面在法向和两个切向上

的位移增量(mm);δfeq 为界面完全失效时的等效位

移(mm);δ0eq 为界面初始损伤时的等效位移(mm);

δeq 为变形时界面发生的等效位移(mm)。

2.3 基体合金损伤与失效模型

基体铝合金的力学性能是影响CF/Al复合材

料轴向拉伸力学行为的重要因素之一。对基体铝合

金性能的研究结果表明,其原位微观硬度约为铸态

铝合金ZL301的1.37倍[21],主要原因在于液态压

力浸渗制备过程中基体合金压力下凝固形成了更

细小的晶粒组织[22]。因此,本研究根据铸态铝合

金ZL301的 单 轴 拉 伸 试 验 获 得 的 应 力-应 变 曲

线[6],将该曲线按照基体铝合金原位微观硬度强

化比例(1.37倍)进行处理,作为CF/Al复合材料

细观力学建模时基体铝合金的力学性能,如图7
所示。

图7 铸态铝合金ZL301与基体铝合金拉伸应力-应变曲线

Fig.7 Tensilestress-straincurvesoftheas-castZL301and

thematrixalloyincomposites

根据图7中基体合金的弹塑性力学特性,采用

金属塑性损伤模型定义基体铝合金的初始损伤与损

伤演化行为。图7中a-b段为基体合金线弹性变形

阶段,应力-应变曲线的切线斜率为基体合金弹性

模量Em =tanα,基体铝合金的屈服应力为σY;图7
中b-c段为基体合金屈服后的塑性变形阶段,其切

线斜率为基体合金塑性变形时的硬化模量Em
T =

tanβ。

图7中c点的出现表明基体合金开始出现塑性

变形损伤,其之后的过程为基体合金塑性损伤演化

阶段。根据图7中基体铝合金的力学性能曲线,初

始损伤对应的塑性应变ε0 =0.145%,最终失效时

对应的塑性应变εf=2%,线弹性模量Em=tanα=

63.7GPa,加工硬化模量为Em
T =tanβ=∫

c

b
tanβdε

εbc

=24.85GPa,极限强度σmu =131.1MPa。
根据金属材料的塑性损伤模型,损伤演化过程

中材料的应力-应变本构关系为

σi =

(1-D)E -
(1-D)E

ν -
(1-D)E

ν

(1-D)E -
(1-D)E

ν
sym (1-D)E

􀭠

􀭡

􀪁
􀪁
􀪁
􀪁
􀪁
􀪁

􀭤

􀭥

􀪁
􀪁
􀪁
􀪁
􀪁
􀪁

εi,

(i=n,s,t) (14)

式中:σi 为应力分量(MPa);εi 为应变分量;E 为弹

性模量(MPa);ν为泊松比;D 为无量纲的塑性损伤

因子。
金属塑性损伤模型采用基于等效位移的损伤因

子D:

D =ε-ε0
εf-ε0

(15)

式中:ε为等效塑性应变;ε0 为初始损伤对应的等效

塑性应变;εf为失效对应的等效塑性应变。

2.4 纤维失效模型

由于纤维具有不同的轴向和横向弹性常数和

强度性能,本文采用横观各向同性材料模型来定

义其断裂失效前的线弹性变形行为,石墨纤维的

基本弹性参数如下:轴向弹性模量EfL=377GPa;

横向弹性模量EfT =19GPa;轴向泊松比νfLT =
0.26;横向泊松比νfTT =0.3。考虑纤维为横观各

向同性材料,无法按照各向同性材料计算其轴向

剪切模量,根据相关文献定义其轴向剪切模量

GfLT=8.9GPa[23-24],而纤维横向剪切模量则按照

各向同性材料剪切模量公式[25]计算如下:GfTT =
EfT/2(1+νfTT)。

国内外关于单向纤维增强复合材料细观力学建

模的研究结果表明[11],可采用最大应力失效准则

判定纤维横观各向同性破坏行为,复合材料变形中

纤维不发生失效的条件是其轴向(L)和横向(T)的
应力分量应小于其相应的极限强度,即
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σL/Xt<1
σT/Yt<1
|σL/Xc|<1
|σT/Yc|<1
|τLT/SLT|<1
|τTT/STT|<1
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(16)

式中:σL 为轴向应力分量;σT 为横向应力分量;τLT
为轴向剪切应力分量;τTT 为横向剪切应力分量;Xt

为轴向拉伸极限强度;Yt为横向拉伸极限强度;Xc

为轴向压缩极限强度;Yc为横向压缩极限强度;SLT

为轴向剪切极限强度;STT 为横向剪切极限强度。
本研究采用Fortran语言编写用户子程序实现基于

最大应力的纤维失效分析,首先调用纤维中每个单

元积分点的应力分量,然后在每个增量步中通过式

(16)计算和判定复合材料中纤维的失效状态,最后

将失效状态以定义场变量的形式在后处理中显示。
前期实验研究[26]发现,CF/Al复合材料真空

压力浸渗制备过程中,高温液态铝合金与石墨纤维

之间的界面反应会导致复合材料制备后石墨纤维强

度的衰减,复合材料中纤维的剩余强度约为原始纤

维强度的40%。因此,本研究将石墨纤维原始的拉

伸、压缩和剪切极限强度(表4)均按照此比例进行

折减,并在纤维最大应力失效模型(式16)中定义纤

维的横观各向同性极限强度参数。
实际复合材料中纤维失效后即丧失承载能力,

但在细观力学数值模拟中为保证纤维单元的应力连

续性,本文假设纤维发生失效后仍满足横观各向同

性本构关系,但通过其弹性模量和剪切模量的折减

表征其失效后的力学本构行为:
[C]= [S]-1 =
1

dEET
- νTT
dEET

- νLT
dEEL

0 0 0

1
dEET

- ν
dEEL

0 0 0

ν
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(17)

式中,dE 为弹性模量折减因子;dG 为剪切模量折减

因子。研究中通过对二者的调整和试算,结果表明

表4 石墨纤维 M40J的原始强度性能参数[23-24]

Table4 PrimitivestrengthofM40Jfiber[23-24] MPa

Tensile
strength

Compression
strength

Shear
strength

Axial Xt=4400 Xc=2200 SLT=332.0
Transverse Yt=169.5 Yc=576.0 STT=233.6

纤维失效建模时取dE =0.01和dG =0.2,能够较

好地表征复合材料中纤维失效行为,且满足细观力

学有限元计算时的收敛性。

3 结果与分析

3.1 CF/Al复合材料细观力学有限元模型的计算

误差

图8 CF/Al复合材料的三种RVE模型对轴向拉伸力学行为

计算与实验结果

Fig.8 TensilemechanicalbehaviorscalculatedbythreeRVE

modelsandtheexperimentalcurvesofCF/Alcomposites

图8为基于三种纤维排布RVE建立的细观力

学有限元模型对轴向拉伸力学行为计算结果与三次

拉伸实验应力-应变曲线。可以看出,复合材料单

轴拉伸实验获得的应力-应变曲线具有相似的变化

规律,但其极限强度和断裂应变存在一定差别。对

比计算与实验结果可以看出,在拉伸应变量小于

0.22%的变形阶段,计算获得的应力响应曲线与实

验曲线基本吻合,但在应变超过0.22%后,计算与

实验曲线开始出现偏离,所有实验曲线上应力随应

变增大而呈现出缓慢增大的现象。这是由于CF/

Al复合材料制备时,其单向纤维预制体是由单向

纤维布手工叠层法制备,铺层过程中可能存在部分

单向布纤维方向与拉伸轴向不一致的现象,随着拉

伸变形量增大,这些偏轴纤维开始发生局部调整并

逐渐趋向与拉伸轴线方向平行,从而使复合材料宏

观上表现出随拉伸变形量增加其应力增大速率有所

下降的现象。
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从图8还可以看出,采用不同纤维排布RVE
建立的细观力学有限元模型计算得到的应力-应变

曲线具有相似的特征。为了综合考察三种RVE模

型对复合材料轴向拉伸力学性能的计算误差情况,
将图8中三条实验曲线的极限强度、弹性模量和断

裂应变的平均值作为基准,计算得到了三种RVE模

型对轴向拉伸力学性能计算误差,如图9所示。可

以看出,三种RVE模型对断裂应变的计算值均低于

实验值,这是由于三种RVE模型中均假设纤维完全

平行于拉伸轴向 (图4),未考虑预制体中少量偏轴

纤维(图1(a)~1(b))在复合材料轴向拉伸变形中的

偏转和调整,从而造成断裂应变计算误差偏高。

图9 三种RVE模型对CF/Al复合材料轴向拉伸力学性能的

计算误差

Fig.9 CalculationerrorsofthreeRVEmodelsforaxialtensile

mechanicalpropertiesofCF/Alcomposites
 

表5 CF/Al复合材料轴向拉伸力学性能计算与实验结果

Table5 Experimentalandcalculatedresultsofaxial
mechanicalpropertiesofCF/Alcomposites

EL/GPa σuL/MPa εfL/%
Experiment(avg.) 236.53 979.66 0.549
Calculated 233.25 995.81 0.476
Relativeerror/% -1.387 1.649 -13.313

Notes:EL—Elasticmodulusintheaxialdirection;σuL— Ultimate
tensilestrengthintheaxialdirection;εfL—Fracturestrainintheaxi-
aldirection.

此外,采用对角正四边形纤维排布RVE模型对

弹性模量和极限强度的计算误差绝对值均显著低于

对角正六边形和正四边形纤维排布RVE模型,而三

者对断裂应变的计算误差则相当,综合比较可知,对

角正四边形纤维排布RVE模型对轴向拉伸力学性能

具有较高的计算精度。表5为对角正四边形纤维排

布RVE模型对轴向拉伸力学性能的计算结果与实验

结果平均值的对比,其中计算拉伸弹性模量时取应

变量ε0 =0.1318%,可以看出,轴向拉伸弹性模量

和断裂极限强度的计算误差分别为-1.387% 和

1.649%,均在工程可接受的误差范围内。

3.2 CF/Al复合材料损伤与断裂力学行为

图10为采用对角正四边形 RVE建立的细观

力学有限元模型对CF/Al复合材料轴向拉伸变形

时界面、基体合金与纤维损伤演化与失效过程的数

值模拟结果。结合复合材料轴向拉伸应力-应变曲

线的数值模拟与实验结果(图11),可以进一步分析

细观损伤演化与累积对复合材料宏观断裂力学行为

的影响。
在轴向拉伸变形初始阶段,当应变量增加到

0.0035%时,纤维与基体合金之间的界面开始出现

局部损伤,如图10(a)所示;随着拉伸变形过程的

进行,在复合材料基体合金中开始发生局部不同程

度的 损 伤 现 象 (图 10(b)),这 导 致 应 变 量 为

0.1318%时拉伸应力-应变曲线的切线模量出现轻

微的下降,见图11中的 A 点。当应变量增加到

0.3918%时,复合材料的局部界面开始失效(图

10(c)),随后靠近界面的基体合金也发生了局部失

效现象(应变量为0.4040%),如图10(d)所示。界

面与基体合金的局部失效(图10(c)、图10(d)中损

伤值达到1)引起了复合材料拉伸应力-应变曲线的

切线模量显著下降并出现拐点(如图11中C点所

示)。在拉伸变形最后阶段,随着拉伸载荷的进一

步增加,复合材料中纤维应力集中超过了其断裂极

限强度,部分纤维开始发生失效(图10(e)),此时

拉伸应力-应变曲线出现急剧下降,如图11中D点

所示,这表明复合材料已完全失去承载能力。此后

在极小的拉伸应变增量下纤维完全断裂(图10(f)),
此时拉伸应力-应变曲线上出现最后的拐点(图11
中E点),复合材料表现出近似脆性断裂的力学

特性。
在CF/Al复合材料轴向准静态拉伸过程中,

拉伸载荷方向与碳纤维的排列方向一致,碳纤维与

铝合金基体通过界面粘结,界面起着基体合金与纤

维之间载荷应力的传递作用,碳纤维承担着主要的

拉伸载荷。随着轴向拉伸应变增加,界面和基体合

金先后产生损伤、损伤累积并最终发生完全失效,
随后纤维承受的载荷超过其极限强度后发生断裂。
在该过程中会发生纤维与基体合金界面脱粘、基体

合金开裂及纤维断裂后从基体合金中拔出的现象,
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图10 CF/Al复合材料轴向拉伸变形时的微观损伤演化与失效过程

Fig.10 MicroscopicdamageevolutionandfailureofCF/Alcompositesduringaxialtensileprocess
 

从而导致界面脱粘引起基体合金韧性撕裂和纤维断

裂拔出现象共存的拉伸断口形貌,如图12所示。
文献[17]对镀镍石墨纤维增强铝基复合材料弯

曲破坏行为的研究表明,镀镍层改善了纤维与基体

合金润湿性而提高界面结合能力,弯曲断口中部分

拔出纤维周围仍包裹有铝合金,纤维界面及其周围

铝合金弯曲加载中未发生过早失效;另外,由于纤维

轴向拉伸强度高而剪切性能差,弯曲载荷下部分纤

维更易于过早剪切断裂,并在随后拔出过程中引起

界面和基体合金破坏,因此弯曲断口表现出部分纤

维拔出后形成界面脱粘和基体合金塑性撕裂的特征。
而相比以上镀镍石墨纤维增强铝基复合材料弯

曲断口,本文制备的无镀层石墨纤维增强铝基复合

材料拉伸断口中纤维与基体合金发生了显著分离
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图11 CF/Al复合材料轴向拉伸应力-应变计算与实验曲线

Fig.11 Calculatedandexperimentaltensilestress-strain

curvesofCF/Alcomposites
 

图12 CF/Al复合材料轴向拉伸断口微观形貌

Fig.12 Axialtensilefracturemicromorphologiesof

CF/Alcomposites
 

(图12(a)),且纤维拔出长度较短而基体合金塑性

撕裂特征更明显(图12(b)),这说明无镀层条件下

制备的CF/Al复合材料界面结合偏弱,在拉伸变

形的中前期易于首先产生界面损伤脱粘并引发基体

合金开裂,而轴向强度高的纤维因承受轴向拉伸载

荷时并不易过早断裂,只是在变形后期界面和基体

合金失效后才诱发纤维的断裂和拔出,这与CF/Al
复合材料损伤与失效过程的细观力学分析结果

一致。

3.3 界面与纤维性能对CF/Al复合材料轴向拉伸

力学行为的影响

3.3.1 界面强度与刚度

在相同的基体合金和纤维性能条件下,分别将

界面结合强度扩大10倍和缩小10倍,计算得到

CF/Al复合材料轴向拉伸宏观应力-应变曲线如图

13(a)所示。可以看出,界面强度缩小10倍后CF/

Al复合材料极限强度和断裂应变均有所下降,其

中极限强度降低了15.8MPa,而断裂应变下降了

图13 界面结合性能对CF/Al复合材料轴向拉伸力学行为的影响

Fig.13 Effectofinterfacepropertiesonaxialtensilebehaviors

ofCF/Alcomposites
 

约0.02%。当界面强度扩大10倍后,CF/Al复合

材料轴向拉伸力学性能无明显变化,而且从图

13(a)可以看出三条轴向拉伸应力-应变曲线具有非

常接近的变化规律,这说明在当前CF/Al复合材

料纤维强度水平条件下,界面强度的改变对CF/Al
复合材料轴向拉伸弹塑性力学行为的影响较小。

将复合材料界面刚度分别扩大10倍和缩小10
倍,计算得到的CF/Al复合材料轴向拉伸宏观力

学响应曲线如图13(b)所示。可以看出,不同界面

刚度的CF/Al复合材料轴向拉伸时具有非常接近

的弹塑性力学行为,而且其断裂应变和极限强度几

乎无变化,但最终的失效过程存在一定差别。从图

10(e)、图10(f)和图11曲线DE段可知,CF/Al复

合材料最终失效是纤维开始出现局部失效到完全断

裂的结果。从图13(b)可见,不同界面刚度条件下

开始失效到最终断裂对应的应变增量不同,界面刚

度较弱时纤维从局部失效到完全断裂对应的应变增

量为0.0258%,而界面刚度较强时纤维从局部失效

到完全断裂对应的应变增量为0.0138%。这表明
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界面刚度越大,纤维从开始局部失效到完全断裂对

应的应变增量越小,复合材料越容易发生突然

失效。

3.3.2 纤维性能

采用复合材料制备后的纤维力学性能(将表3
中各项原始性能参数按40%折减)[26],并分别假设

界面结合为不完美(存在损伤与失效)和完美(不发

生损伤与失效)的条件下,计算获得的CF/Al复合

材料轴向拉伸力学行为曲线如图14中曲线A和B
所示。可以看出,即使在界面结合完美的情况下,
复合材料轴向拉伸宏观弹塑性力学响应及断裂应

变、极限强度仍未发生明显改变,唯一区别在于完

美界面结合条件下轴向拉伸时复合材料突然完全失

效,不存在从开始失效到完全断裂的应变累计,因

此,在CF/Al复合材料中纤维实际力学性能不足

情况下,界面结合性能不是决定CF/Al复合材料

轴向拉伸力学性能的关键因素。

图14 纤维性能对CF/Al复合材料轴向拉伸力学行为的影响

Fig.14 Effectoffiberpropertyonaxialtensilebehaviorsof

CF/Alcomposites

作为对比,假设石墨纤维性能在复合材料制备

中未发生衰减,即假设其为理想纤维性能(见表3)
的情况下,采用不完美界面的细观力学模型计算得

到的复合材料轴向拉伸应力-应变曲线如图14中曲

线C所示。将其与曲线 A对比可以看出,在应变

从0增加到0.46的变形阶段,二者的轴向拉伸曲

线表现出极其相似的变化规律,但在理想纤维性能

的条件下计算得到的轴向拉伸极限强度明显提高,
而且在设定的拉伸应变量范围内曲线C并未出现

拐点和下降,说明CF/Al复合材料具有极高的轴

向断裂强度。由此表明,纤维的力学性能是决定

CF/Al复合材料轴向拉伸力学性能的关键因素,采

取避免或减轻纤维性能衰减的工艺措施是制备高性

能CF/Al复合材料的重要技术手段。

4 结 论

(1)根据石墨纤维增强铝基(CF/Al)复合材料

基体合金与纤维原位力学性能测试结果建立的细观

力学有限元模型,对轴向拉伸弹性模量、极限强度

和断裂应变的计算误差分别为-1.387%、1.649%
和-13.313%,可在工程可接受误差范围内预测

CF/Al复合材料轴向拉伸力学行为。
(2)无镀层CF/Al复合材料界面结合偏弱,其

轴向拉伸时首先出现界面和基体合金损伤,随应变

增加界面发生失效并诱发基体合金的局部失效,最

后复合材料因纤维发生失效而破坏,使拉伸断口呈

现界面脱粘后纤维拔出与基体合金撕裂共存的微观

形貌。
(3)在CF/Al复合材料制备后纤维性能衰减

而强度较低的条件下,改变界面结合性能对复合材

料轴向拉伸力学性能的影响较小,改善和提高复合

材料中纤维的力学性能是制备高性能CF/Al复合

材料的关键因素。
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