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摘  要：针对真空压力浸渗制备的单向碳纤维增强铝合金复合材料(CF/Al 复合材料)，采用细观力学数值模拟与

实验结合的方法研究了其横向拉伸损伤演化和断裂力学行为，并分析了界面对复合材料横向拉伸力学性能的影

响。结果表明，基于基体合金延性损伤和界面内聚力损伤本构所建立的细观单胞有限元模型，可以实现 CF/Al 复

合材料横向拉伸弹塑性力学响应的计算和预测。复合材料横向拉伸时先后发生界面损伤、界面失效以及基体损伤

累积与失效现象，界面损伤脱粘并诱发基体塑性损伤和失效是导致复合材料横向断裂的主要机理。增加界面强度

有利于提高横向拉伸屈服强度和极限强度，界面刚度对极限强度影响不大，但增加界面刚度可有效提高复合材料

横向拉伸弹性模量。 
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    连续纤维增强铝合金复合材料(CF/Al 复合材料)

不仅保持了铝合金导热导电及耐热性好的特点，而且

具有比强度和比模量高、抗疲劳性能好以及热膨胀系

数低等优异性能，自上世纪七十年代出现以来一直受

到材料研究者的广泛而持续的关注[1−2]。但是相比传统

的纤维增强聚合物基复合材料(CFRP 复合材料)，

CF/Al 复合材料在航空航天和汽车等领域的应用仍受

到很大的限制。除 CF/Al 复合材料制备工艺复杂和制

备成本高等原因外，主要还在于缺乏其宏观变形过程

中内部组元及界面损伤演变与断裂失效微观机理的认

识[3−5]。 

    细观力学有限元法通过建立微观代表性体积单元

(RVE)，采用有限元法分析复合材料组元的应力应变

场，并通过均匀化方法计算宏观力学响应，是分析纤

维增强复合材料宏细观断裂失效行为和力学性能预测

的有效手段 [6]。彭湃等 [7]建立了玻璃纤维复合材料

RVE 模型，研究了复合材料横向强度性能及其细观损

伤机理，并分析了细观组分性能对其横向性能的影响

规律。YANG 等[8]建立了纤维随机分布的聚合物复合

材料细观力学有限元模型，研究了基体塑性变形和  

界面脱粘对横向拉伸和压缩力学特性的影响。唐绍峰

等[9]提出了含界面相的单向纤维复合材料三维应力计

算的二重双尺度法，并研究了界面性能对应力场的影

响。刘万雷等[10]考虑基体和界面破坏以及树脂固化残

余应力影响，采用细观力学有限元法对树脂复合材料

横向力学行为进行了数值模拟，并分析了界面强度对

其横向力学行为的影响。目前研究者在 CFRP 复合材

料细观力学数值分析方面取得了丰富的成果，极大地

促进了先进复合材料设计制造和工程应用。然而关于

金属基复合材料细观力学有限元模拟的研究则较少，

特别是缺乏连续纤维增强金属基复合材料细观损伤演

化与失效行为数值模拟的研究[5, 11−12]。现有实验研究

表明，CF/Al 复合材料宏观力学性能除与组元材料结

构性能有关外[13]，更取决于其内部组元之间的界面结

合性能，而其界面的微观组织性能则与其制备工艺参

数(如纤维预热温度[14]、基体合金类型[15]等)息息相关。

因此，CF/Al 复合材料的细观结构损伤与失效机理不

同于 CFRP 复合材料，难以采用传统的复合材料细观 
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力学理论分析其宏细观断裂失效问题。另一方面，

CF/Al 复合材料承载时存在基体弹塑性变形、纤维断

裂以及界面应力传递与界面脱粘等复杂的非线性行

为，而且其宏观力学行为对界面结合性能具有高度的

敏感性，仅凭实验手段无法掌握其基体合金、纤维和

界面结构的损伤累积与变化行为，难以从细观尺度上

揭示 CF/Al 复合材料承载变形过程中的断裂与失效机

理。 

    本文针对真空压力浸渗制备的 CF/Al 复合材料，

采用考虑基体合金和界面损伤演化与失效的细观力学

单胞有限元模型，对 CF/Al 复合材料横向准静态拉伸

变形行为进行数值模拟，并利用单轴拉伸实验验证数

值模拟结果的有效性，根据实验和模拟结果分析基体

合金和界面渐进损伤与失效行为，并进一步探讨界面

性能对复合材料横向拉伸弹塑性力学行为的影响规

律，以期为掌握 CF/Al 复合材料宏细观断裂与失效机

理，优化其组分性能与细观结构提供理论依据。 

 

1  实验 

 

    本文研究对象为连续石墨纤维增强铝合金复合材

料(CF/Al 复合材料)，增强相 M40J 石墨纤维的基本性

能参数如表 1 所示，基体铝合金 ZL301 主要元素含量

如表 2 所示。采用真空辅助压力浸渗法制备 CF/Al 复

合材料[16]，按照 GB/T 228−2002 将复合材料板材沿垂

直纤维方向进行切割，加工出复合材料横向拉伸试样

如图 1(a)所示，同时将同炉制备的铸态 ZL301 加工成

铝合金力学性能拉伸试样如图 1(b)所示。 

    拉伸前将复合材料和铝合金试样表面打磨光滑并 

 

表 1  M40 碳纤维的性能参数 

Table 1  Properties of M40 carbon fiber 

Df/μm 
Tensile 

strength/MPa 
EL/ 
GPa 

Elongation/ 
% 

Density/ 
(gꞏcm−3) 

6.0 4400 377 0.7 1.80 

表 2  铝合金 ZL301 的化学成分 

Table 2  Chemical composition of ZL301 alloy (mass 

fraction, %) 

Mg Ti Si Cu Mn Al 

9.5−11.0 0.15 0.3 0.1 0.15 Bal. 

 

充分干燥，在复合材料拉伸试样夹持段两侧粘贴厚度

1 mm 的铝板作为加强片，以避免拉伸试样夹持段非

正常开裂而影响复合材料拉伸性能。采用 Instron5569

型电子万能材料试验机测试 CF/Al 复合材料和铸态铝

合金的拉伸力学性能。采用 Quanta200 型扫描电镜

(SEM)观察 CF/Al 复合材料微观组织和纤维分布，采

用 Nova NanoSEM450 场发射扫描电镜分析复合材料

横向拉伸断口形貌。 

    在 CF/Al 复合材料显微组织分析和力学性能试验

基础上，采用 ABAQUS 有限元软件建立该复合材料

的代表性体积单元模型，通过对基体合金与界面的损

伤演变和失效准则问题的处理，基于细观力学有限元

法分析复合材料在横向拉伸载荷作用下组元材料和界

面的细观损伤与宏观断裂力学行为，并利用均匀化方

法预测界面性能对复合材料横向拉伸断裂力学性能的

影响规律。 

 

2  细观力学有限元建模 

 

2.1  细观单胞模型 

    图 2 所示为纤维体积分数 55%的 CF/Al 复合材料

的横向显微组织，可以看出真空压力浸渗制备的复合

材料微观组织致密，纤维在基体合金中分布均匀，基

体合金与纤维的界面结合良好，不存在基体合金缩孔

缩松及纤维偏聚等微观组织缺陷。 

    根据 CF/Al 复合材料在细观尺度上的近似周期性

结构特征，建立复合材料三维单胞模型如图 3 所示，

其中单胞的长度 Lc和宽度 Wc均为 10 μm，单胞厚度

Tc为 1 μm，纤维直径 Df为 6 μm。 
 

 

图 1  CF/Al 复合材料与铸态铝合金 ZL301 拉伸试样 

Fig. 1  Tensile specimens of CF/Al composites and as cast aluminum alloy: (a) CF/Al composites; (b) ZL301 alloy 
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图 2  CF/Al 复合材料显微组织 

Fig. 2  Microstructure of CF/Al composites 

 

 

图 3  CF/Al 复合材料三维单胞模型 

Fig. 3  3D unit cell model of CF/Al composites 

 

由此得到单胞模型中纤维体积分数为 56%，接近复合

材料实际纤维体积分数。含周期性单胞的复合材料在

外载作用下其内部应力应变场应呈现连续性和周期性

特征，为了满足相邻单胞边界上的应力和位移连续条

件，建模时在复合材料单胞的边界上施加周期性边界

条件。假设单胞在横向拉伸位移载荷 Ux作用下发生横

向变形并在载荷边界上产生支反力 Fx，则复合材料横

向拉伸时宏观等效应力与应变计算公式为 

eq c

eq c c

/

/( )

x

x

U W

F L T






 

                             (1) 

 

2.2  纤维力学性能参数 

    采用横观各向同性线弹性材料模型表征碳纤维的

弹性变形行为，通过定义碳纤维纵向和横向的弹性模

量、泊松比以及剪切模量等常数计算其刚度系数矩阵，

模拟中所采用的纤维纵向弹性模量 EL、横向弹性模量

ET、纵向泊松比 LT 、横向泊松比 TT 和纵向剪切模量

LTG 如表 3 所示，其中横向剪切模量由 TT T /G E  

TT2(1 ) 计算得到[17]。 

    CF/ZL301 复合材料制备中界面反应会损伤碳纤

维表面结构从而造成纤维性能衰减，根据前期实验研

究结果[18]，本研究建模时将复合材料碳纤维的剩余强

度 1760 MPa 定义为纤维断裂极限强度。考虑碳纤维

强度远高于基体合金的极限强度，而复合材料横向拉

伸一般不会出现纤维破坏，因此数值模拟中不考虑纤

维拉伸和压缩强度各向异性及失效问题。 

 

表 3  纤维横观各向同性弹性常数[19−20] 

Table 3  Elastic modular constant of M40 carbon fiber[19−20] 

EL/ 
GPa 

ET/ 
GPa LT  TT  

GLT/ 
GPa 

GTT/ 
GPa 

377 19 0.26 0.3 8.9 7.3 

 

2.3  基体合金性能与损伤模型 

    单轴拉伸实验获得的铸态铝合金 ZL301 的应力−

应变曲线如图 4 所示，根据拉伸应力−应变曲线确定

基体铝合金的弹性模量、屈服强度和塑性流动应力，

基于各向同性强化弹塑性材料模型定义单胞有限元模

型中基体合金的弹性常数和塑性流动应力−应变关

系。 

 

 

图 4  铸态 ZL301 合金拉伸应力−应变曲线 

Fig. 4  Tensile stress−strain curve of as cast ZL301 alloy 

 

    采用延性损伤本构模型定义基体合金塑性损伤初

始及演变行为(如图 5 所示)，在 ZL301 应力−应变曲线

上取 pl
o =0.2% 作为其初始损伤等效塑性应变，取

pl
f =0.6% 作为其完全失效等效塑性应变。根据基于等

效塑性位移的线性软化准则，基体合金塑性损伤演化 
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图 5  基体合金延性损伤演化本构行为 

Fig. 5  Constitutive behavior of ductile damage evolution for 

matrix alloy 

 

因子 D计算如下： 

pl pl

pl pl
f f

u L
D

u u


                               (2) 

pl pl
f f=u L                                    (3) 

式中： plu 为损伤开始后等效塑性位移； pl
fu 为完全失

效等效塑性位移；L为单元网格特征长度； pl 为等效

塑性应变； pl
f 为完全失效等效塑性应变。 

 

2.4  界面损伤演化与失效模型 

    采用内聚力(Cohesive)单元描述复合材料基体合

金与碳纤维之间的界面粘结及损伤与脱粘行为。基于

图 6 所示的 Traction-Separation 双线性法则[21]定义

Cohesive 单元的失效与损伤演化本构关系。选取最大

名义应力准则作为界面初始损伤判据， 

0 0 0
Max , , 1n s t

n s t

t t t

t t t

    
  

                         (4) 

0 = ( , , )i st i n s t                              (5) 

 

 

图 6  内聚力单元 Traction-Separation 法则 

Fig. 6  Traction-separation law for cohesive interface element 

式中：tn、ts、tt 分别为界面承受的法向应力和两个切

向应力； 0
nt 、 0

st 、 0
tt 分别为界面不发生损伤对应的法

向应力和切向应力阈值；为界面强度因子； s 为基

体合金屈服强度； 为 Macaulay 符号，表示法向压

应力不引起界面损伤。 

    假设复合材料界面相为各向同性材料，界面刚度

m f int f( ) /(2 ), ( , , )iK E E D i n s t   ，其中 Em和 Ef分

别为基体合金和纤维弹性模量，Df 为纤维直径， int 为

界面刚度因子。采用式(6)所示的刚度折减法描述界面

Cohesive 单元损伤开始后的演化过程， 
 

(1 ) , ( , , )i it d t i n s t                            (6) 
 
式中： it为损伤后界面单元实际的法向和两个切向应

力；d为界面刚度损伤因子；ti为按损伤前线弹性关系

(见图 6 中 K)计算的界面法向和切向应力。 

    考虑界面单元可能会发生混合模式变形，引入有

效位移 eq 衡量当前界面单元变形程度， 
 

2 2 2
eq = n s t                               (7) 

 
式中： n 、 s 、 t 为界面法向和两个切向位移。采

用基于有效位移的界面刚度线性退化法则，根据式(8)

计算式(6)中的界面损伤因子 d， 
 

f 0
eq eq eq

f 0
eq eq eq

( )

( )
d

  

  





                            (8) 

 
式中： 0

eq 为界面单元开始损伤时的有效位移； f
eq 为

界面单元完全失效时的有效位移； eq 为界面单元当

前有效位移。 

 

3  结果与分析 

 

3.1  横向拉伸损伤演化与失效行为 

    图 7 所示为 CF/Al 复合材料横向拉伸宏观弹塑性

力学响应的实验和计算结果，其中曲线 A为横向拉伸

实验获得的工程应力−应变曲线。在仅考虑基体损伤

而忽略界面损伤的条件下，计算得到的复合材料横向

拉伸应力−应变关系如曲线 B 所示，比较曲线 A 和曲

线 B可以看出，界面结合完美的复合材料横向拉伸变

形时表现出类似线弹性的力学行为。这是由于横向拉

伸中界面始终不会损伤和破坏，基体合金能够将载荷

应力通过界面传递至纤维，由于碳纤维的极限强度远

高于基体合金，因此变形中基体合金首先发生损伤并

随着应变增加损伤累积到一定程度后发生失效，最终 
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图 7   CF/Al 复合材料横向拉伸应力−应变曲线 

Fig. 7  Transverse tensile stress−strain curves of CF/Al 

composites 

 

诱发复合材料横向拉伸断裂失效，此时复合材料横向

极限强度计算值接近基体合金屈服强度而远大于横向

拉伸试验结果。 

    在同时考虑基体合金和界面损伤的条件下，对

CF/Al 复合材料横向拉伸宏观力学响应的计算结果如

曲线 C 所示，复合材料横向拉伸力学性能(极限强度

UTS、弹性模量 C
TE 和断裂应变 )计算值与实验值的

比较如表 4 所示(计算弹性模量取应变 0.06%)。可以看

出除了拉伸应力计算值略低外，计算曲线 C与实验曲

线 A的变化规律能够基本吻合(见图 7)，此外，弹塑性

力学性能常数计算值相对实验值的误差小于 7%(三项

指标的误差分别为 6.9%、4.8%和 3.3%)，说明基于基

体延性损伤和内聚力界面损伤本构所建立的细观

RVE 有限元模型，能够较准确地计算和预测 CF/Al 复

合材料横向弹塑性力学性能。由于 CF/Al 复合材料基

体合金性能一般高于相应的铸态铝合金[22−23]，而横向

拉伸时基体合金是影响复合材料力学性能的重要因

素，因此，采用铸态 ZL301 力学性能建立的复合材料

细观 RVE 模型，其对横向拉伸应力的预测值较实验结

果偏低。 

 

表 4  CF/Al 复合材料横向拉伸力学性能计算与实验结果 

Table 4  Experimental and calculated mechanical properties 

of CF/Al composites in transverse tensile 

Mechanical property UTS/MPa C
TE /GPa δ/% 

Tested 23.48 17.98 0.244 

Calculated 21.86 17.11 0.252 

    图 8 所示为 CF/Al 复合材料横向拉伸损伤演化与

失效数值模拟结果，结合横向拉伸曲线(见图 7)可进一

步分析细观损伤对其宏观力学行为的影响。从开始变

形到应变量达到拐点Ⅰ之前，拉伸应力随应变增加而

线性增长，在此过程中部分界面开始产生损伤(见图

8(a))，但基体合金尚未发生损伤，因此复合材料仍表

现出近似线弹性的力学行为；当应变量增加至 0.07%

时，横向拉伸应力−应变曲线切线模量开始出现下降

(对应拐点Ⅰ)，这是由于在横向载荷作用下复合材料

界面损伤程度不断增加，并在局部界面单元处开始发

生失效，如图 8(b)所示；在应变量增加至 0.12%时，

拉伸应力−应变曲线开始出现显著的切线模量下降(对

应拐点Ⅱ)，复合材料局部界面失效后导致其附近基体

合金发生损伤，如图 8(c)所示；此后复合材料应力−

应变曲线表现出明显的非线性特征，随着应变量增加

基体合金持续发生塑性变形，同时其损伤程度逐渐发

展积累，当界面附近区域的基体合金开始发生失效时

(见图 8(d))，拉伸应力−应变曲线开始出现显著的应力

衰减现象(对应拐点Ⅲ)。在拉伸曲线的最后阶段(拐点

Ⅲ以后)，界面处的基体合金在横向拉应力作用下完全

失效(见图 9(a))，从而引起纤维与基体合金的分离并导

致宏观横向断裂，其对应的复合材料横向拉伸断口形

貌特征如图 9(b)所示。 

 

3.2  界面性能对横向拉伸力学行为的影响 

    从上文 CF/Al 复合材料断裂失效行为分析结果可

以看出，界面性能对复合材料损伤与破坏过程及其宏

观力学响应有显著的影响，为此，基于本文建立的

CF/Al 复合材料 RVE 有限元分析模型，进一步研究界

面强度和刚度变化对复合材料横向拉伸弹塑性力学行

为的影响。 

    通过改变CF/Al复合材料RVE有限元模型中的界

面强度因子 η，计算获得了不同界面结合强度复合材

料横向拉伸应力−应变曲线如图 10(a)所示，其中 η值

越大意味着界面强度越高。可以看出界面强度对复合

材料横向拉伸切线模量、屈服强度和极限强度均有显

著影响。对于界面强度弱的复合材料(η=0.05)，横向拉

伸开始后应力−应变曲线很快就从线性阶段进入非线

性阶段，原因在于弱界面复合材料在变形初期就发生

了界面损伤脱粘；随着变形量增加界面破坏引起界面

附近基体合金应力集中并诱发基体塑性变形损伤，直

至界面和基体完全失效后导致复合材料发生横向断

裂。当 CF/Al 复合材料界面强度增加后(η=0.2)，其横

向拉伸曲线的线弹性部分增加而非线性部分逐渐减 
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图 8  CF/Al 复合材料横向拉伸损伤与失效行为 

Fig. 8  Damage evolution and failure behavior of CF/Al composites during transverse tensile process: (a) Interface damage 

initiation; (b) Onset of interface failure(yield point Ⅰ); (c) Matrix damage initiation(yield point Ⅱ); (d) Onset of matrix failure 

(yield point Ⅲ) 

 

 

图 9  CF/Al 复合材料横向拉伸失效特征与试样断口形貌 

Fig. 9  Failure characteristic and fracture morphology of CF/Al composites under transverse tensile loading: (a) Failure 

characteristics (numerically simulated); (b) Fracture morphology (SEM) 

 

小，同时复合材料横向拉伸极限强度也显著提高。界

面强度高的复合材料(η=0.5)横向拉伸时表现出近似线

弹性力学行为特征，随横向载荷增大直至变形中期界

面才开始出现损伤，变形后期界面脱粘失效并引起界

面附近基体合金损伤断裂，最终导致复合材料产生横

向断裂。值得注意的是，在界面强度高的情况下，复

合材料横向拉伸变形后期几乎同时发生界面和基体合

金失效，从而使复合材料表现出较低的断裂应变。 
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图 10  界面性能对 CF/Al 复合材料横向拉伸力学行为的  

影响 

Fig. 10  Effect of interface properties on transverse tensile 

behavior of CF/Al composites: (a) Interface strength; (b) Interface 

stiffness 

 

    图 10(b)所示为不同界面刚度的 CF/Al 复合材料

横向拉伸应力−应变曲线的单胞有限元计算结果，其

中界面刚度因子 int 越小代表界面刚度越高。由图

10(b)可以看出，不同界面刚度的复合材料虽然具有非

常接近的横向拉伸断裂应变和极限强度，但却表现出

不同的弹塑性力学响应特征。在横向拉伸变形前期，

复合材料线弹性模量随着界面刚度增加而显著增加，

而界面损伤程度则随着界面刚度的减小而降低；随着

应变量增加，界面刚度高的复合材料比界面刚度低的

复合材料更早发生界面失效并开始造成基体合金损

伤，因此其拉伸切线模量也较早地出现下降；在随后

的变形中，界面刚度高的复合材料基体合金损伤不断

积累扩展，并最终引起复合材料失效，而界面刚度低

的复合材料则持续发生界面损伤积累，直至最后几乎

同时发生界面和基体合金失效并迅速导致复合材料发

生宏观断裂。通过以上分析可以发现，不同强度和刚

度的界面通过影响基体合金损伤和失效行为而改变了

复合材料横向拉伸弹塑性力学响应特征。 

 

4  结论 

 

    1) 针对 CF/Al 复合材料，采用延性损伤和内聚力

模型表征基体合金与界面的损伤与失效行为，通过建

立细观力学单胞有限元模型，实现了复合材料横向拉

伸弹塑性力学行为的计算和预测，主要弹塑性力学性

能参数的计算误差在 7%以内。 

    2) 横向拉伸时 CF/Al 复合材料内部首先发生界

面损伤，随变形量增加先后出现界面失效以及基体损

伤与失效，结合数值模拟和拉伸实验结果表明，界面

损伤诱发的界面区域基体的延性断裂是引起复合材料

横向拉伸破坏的主要机制。 

    3) 基于建立的细观力学模型预测了界面性能对

CF/Al 复合材料弹塑性力学性能的影响，横向拉伸屈

服强度和极限强度均随界面强度增加而增加，增加界

面刚度虽然对极限强度影响不大，但是可以有效提高

复合材料横向拉伸弹性模量。 
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Progressive damage and elastic-plastic behavior of  
CF/Al composites during transverse tensile process 
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Abstract: The unidirectional graphite fiber M40J reinforced aluminum alloy composites (CF/Al composites) was 

fabricated by vacuum assisted pressure infiltration technology. The elastic-plastic mechanical behavior and the damage 

evolution behavior of composites was evaluated using micromechanics FEM and tensile testing method. According to the 

numerical simulation and experimental results, the influence of interface property on the mechanical properties of the 

campsites during transverse tensile process was also analyzed. The results show that the micromechanical representative 

volume element (RVE) model established can evaluate the stress−strain behavior of the composites in transverse tensile 

process. The occurrences of initial damage, damage accumulation and failure in the interface and matrix alloy lead to the 

fracture of the composites. There is an important influence of interface property on the ductile damage evolution and 

failure of matrix alloy, which eventually determined the transverse fracture mechanical properties of the CF/Al 

composites. 
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