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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基复合材料(CF/Al 复合材料)，采用细观力学数值模拟和实

验相结合的手段研究了其在横向压缩载荷下的损伤演化与断裂力学行为，并分析了界面结合性能和纤维体积分数

对复合材料横向压缩力学性能的影响。结果表明：基于纤维对角正方形分布 RVE 建立的细观力学有限元模型，

可以较好地计算预测复合材料横向压缩变形力学行为。压缩变形初期界面首先发生损伤和失效现象，进而诱发界

面附近基体合金的局部损伤；随压缩应变增加，界面和基体损伤逐渐发展并导致纤维的失效，复合材料横向压缩

断口呈现出界面脱粘和纤维断裂共存的微观形貌。复合材料横向压缩弹性模量和极限强度随着界面强度增大而增

大，而受界面刚度的影响较小；在相同界面性能条件下，复合材料横向压缩极限强度和弹性模量均随纤维体积分

数的增大而减小。 
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    连续纤维增强铝基复合材料(CF/Al 复合材料)具

有比强度高、比模量高、耐热性能好以及热膨胀系数

低等优异性能，在对轻质高强高模和抗老化材料有迫

切需求的航空航天和武器装备领域极具应用前景[1−4]。

由于纤维是一种轴向性能远优于横向性能的横观各向

同性材料，因此对于单向 CF/Al 复合材料，其横向或

偏轴方向上的力学性能显著弱于其轴向力学性能。在

多轴复杂载荷条件下，CF/Al 复合材料横向拉伸或压缩

力学性能是决定其结构件断裂失效的重要性能参数，也

是制约 CF/Al 复合材料走向工程应用的关键因素[5]。 

    细观力学有限元法是通过建立微观代表性体积单

元(RVE)，同时对其施加周期性边界条件，并采用有

限元法分析复合材料组元材料的微观应力应变场及其

演化过程，最后通过均匀化方法计算出复合材料的宏

观力学响应，是分析纤维增强复合材料宏细观断裂失

效行为并进行力学性能预测的有效手段[6]。潘自民等[7]

建立了单向碳纤维增强环氧树脂基复合材料在横向受

载下的 RVE 模型,并分析界面强度和界面能对复合材

料在横向压缩和拉伸条件下的损伤累积和失效影响的

规律；刘万雷等[8]基于纤维随机分布的 RVE 模型研究

了单向纤维增强树脂基复合材料在横向拉、压、剪３

种载荷下的力学行为，并分析了界面强度对复合材料

力学性能的影响规律；GONZALEZ 等[9]利用细观力学

有限元法研究了单向碳纤维和玻璃纤维增强聚合物基

复合材料在受垂直于纤维方向压缩载荷作用时的力学

行为，研究发现，复合材料在横向压缩载荷下的性能

主要受界面强度和基体屈服强度控制；CANAL 等[10]

通过对具有韧性橡胶增韧环氧树脂基单向纤维增强复

合材料的微观结构分析，建立了该复合材料 RVE 有限

元分析模型并研究了其宏观力学性能，结合数值模拟

结果分析了复合材料在横向拉伸和平面剪切载荷作用

下加载条件对复合材料变形和微观失效机制的影响。

针对 SiC 增强钛基复合材料，ZHU 等[11]研究了界面脱

粘和纤维体积分数对其偏轴拉伸宏观力学行为的影

响，研究发现，在不同界面结合性能条件下，纤维体

积分数的增加对其复合材料刚度的影响也不同，随着

载荷偏轴角度的增大，不同界面结合性能复合材料的

刚度增大。AGHDAM 等[12−13]利用细观力学有限元法

研究了 SiC/Ti 复合材料在轴向载荷和偏轴载荷作用下

的非弹性变形行为，并分析了残余热应力、界面损伤 
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和纤维涂层等因素对复合材料力学行为的影响。国内

外对单向纤维增强树脂基和钛基复合材料横向承载变

形的大量研究表明，细观力学数值模拟可以有效地分

析和预测复合材料微观损伤演化与失效行为，并分析

其对宏观断裂力学行为的作用机理。但目前对连续纤

维增强铝基复合材料横向承载变形研究的相关报道仍

比较少[14]，特别是缺乏其横向压缩载荷作用下力学响

应行为及其损伤与失效机制的研究。 

    在纤维增强铝基复合材料研究方面，ALHASHMY

等[1]采用挤压铸造工艺制备了纤维织物和铝板交替叠

层热固结的碳纤维增强铝基复合材料。ZHANG 等[15]

通过在碳纤维表面制备镍/磷凃层改善了其与铝合金

的润湿性，以铝镁合金为基体采用改进的电磁铸造法

制备了碳纤维增强铝基复合材料。李明等[16]利用超声

辅助热压法制备了碳纤维增强铝基复合板，并研究了

热压温度对界面微观结构和力学性能的影响。PEI等[17]

研究了碳纤维增强铝基复合材料的界面微观结构的形

成机制，并分析了其对高温力学性能的影响。MA   

等[18]采用真空吸渗挤压法制备了碳布叠层增强铝基

复合材料，研究了不同比压下制备的复合材料组织与

性能变化规律。周珍珍等[19]采用真空压力浸渗工艺制

备了三维编织纤维增强铝基复合材料，分析了编织结

构类型及编织参数对复合材料微观组织结构和力学性

能的影响。聂明明等[20]对石墨纤维增强铝基复合材料

进行深冷处理，通过消除制备热残余应力而显著改善

了其宏观力学性能。综上所述，目前关于 CF/Al 复合

材料的研究仍主要集中在制备工艺、界面结构与组织

性能分析等方面，缺乏该复合材料承载变形时内部微

观损伤及断裂机理的认识，从而难以为其组分结构、

性能设计及其制备工艺优化提供理论指导。 

    因此，本文在 CF/Al 复合材料微观组织观察与横

向压缩实验基础上，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

料横向准静态压缩变形的数值模拟，研究基体合金和

界面的渐进损伤演化及纤维的失效行为，并结合压缩

实验结果分析其对复合材料宏观断裂力学行为的影

响。基于所建立的细观力学模型，进一步分析预测界

面结合性能与纤维体积分数对复合材料横向压缩力学

性能的影响规律，以期为 CF/Al 复合材料组分性能设

计与制备工艺优化提供理论依据。 

 

1  实验 

 

    本文研究对象为单向连续碳纤维增强铝基复合材

料(CF/Al 复合材料)，其增强体材料采用高模高强石墨

纤维 M40J，其基本性能参数如表 1 所示，基体合金采

用铸造铝合金 ZL301，其化学成分如表 2 所示。 

 

表 1  石墨纤维 M40J 基本性能参数 

Table 1  Primary properties of graphite fiber M40J 

Type of fiber 
Elastic 

modulus/GPa 
Poisson ratio 

Ultimate 
strength/MPa 

M40J 377 0.26 4400 

Density/(g∙cm−3) Ductility/% Monofilament dia meter/μm 

1.81 0.7 6 

 

表 2  铝合金 ZL301 的化学成分 

Table 2  Chemical compositions of aluminum alloy ZL301 

(mass fraction, %) 

Mg Si Cu Mn Ti Al Others 

9.5−11.0 0.3 0.1 0.15 0.15 Margin − 

 

    首先将 M40J 纤维束编织成无纬布，将无纬布平

铺于石墨板上并使纤维纵向与石墨板底边保持垂直，

以确保预制体中的纤维处于单向排布状态。将无纬布

铺层至设定厚度后将其用另一块石墨板压紧并固定

好，完成单向纤维预制体的制备。随后将预制体封装

于不锈钢模具中，如图 1 所示。采用真空辅助压力浸

渗法制备 CF/Al 复合材料板材[21]，根据美国国家标准

ASTM D3410 设计横向压缩试样尺寸，并利用电火花

线切割机在垂直于纤维方向上加工出试样。将厚度为

1mm 的铝片贴于试样夹持端表面，以防止试样夹持端

因试验机夹持压力过大而受损，压缩试样尺寸和实物

如图 2 所示。压缩试验之前利用液氮对压缩试样进行

深冷处理[20]，以消除复合材料制备加工后热残余应力

对实验结果的影响。 

 

 
图 1  封装后的纤维预制体 

Fig. 1  Packaged fiber preform 
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图 2  CF/Al 复合材料横向压缩试样及其尺寸 

Fig. 2  Appearance and dimension of CF/Al composite 

specimen for transverse compression: (a) Specimen size;     

(b) Specimen appearance 

 

2  细观力学有限元模型 

 

2.1  RVE 模型 

    图 3(a)所示为纤维体积分数 55%的 CF/Al 复合材

料在垂直于纤维的横向截面内的显微组织，可以看出

纤维均匀分布于基体合金中，无纤维偏聚现象。为便

于建立反映其显微组织特征的细观模型，根据图 3(a)

中纤维分布特点对其进行合理的简化，假设基体合金

中纤维分布均匀且具有对角正方形或正六边形周期性

特征，如图 3(b)和(d)所示。取图 3(b)和(d)中红色矩形

框的区域建立代表性体积单元(RVE)，如图 3(c)和(e)

所示。RVE 模型中碳纤维的直径为 6 μm，在纤维体积

分数为 55%的条件下，纤维正六边形分布的 RVE 模型

长度 Lc为 13.3 μm，宽度 Wc为 7.7 μm；纤维对角正方 

 

 

图 3  CF/Al 复合材料微观组织与纤维分布特征及其 RVE 模型 

Fig. 3  Microstructure of CF/Al composite, fiber arrangements and corresponding RVE models: (a) Microstructure of CF/Al 

composites(SEM); (b) Fiber regular hexagonal distribution; (c) RVE of fiber regular hexagonal distribution; (d) Fiber diagonal square 

distribution; (e) RVE of fiber diagonal square distribution 
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形分布的 RVE 模型长度 Lc和宽度 Wc均为 10 μm。考

虑到研究对象为单向纤维增强复合材料，RVE 模型的

轴向长度对计算结果不产生影响[22−23]，为减少计算量

本文取 RVE 模型轴向厚度 Tc为 1 μm。 

 

2.2  周期性边界条件 

    基于细观力学有限元模型采用均匀化方法计算复

合材料宏观力学性能，需对 RVE 模型施加周期性边界

条件，以保证相邻 RVE 边界上的位移场和应力的连续

性[24−26]。对于本文建立的 RVE 模型，在其中的一对边

界面上，周期性位移场可以表达为： 
 

*jj
i ik iku x u


                               (1) 

 
*jj

i ik iku x u
                                (2) 

 
式中：上标 j+和 j−表示总体坐标轴的正负方向； j

kx 为

单胞内任意点的坐标； ik 为单胞平均应变； *
iu 为周

期性位移修正量。 *
iu 在周期性单胞的平行相对面上是

相同的，式(1)与式(2)相减可得： 

 ( , , ) , , ( )j j jj j
i i ik ikk k ku x y z u x y z x x x 

  
       (3) 

 对于 RVE 模型的每组平行相对面来说， j
kx 为常

数。一旦给定 ik ，式(3)左侧位移差则变为常值。式(3)

并不含周期性位移修正量 *
iu 。建立 RVE 模型后，在

ABAQUS 中通过添加 MPC 约束实现周期性边界条件

的施加。 

    通过施加式(3)的周期性边界条件后，假设 RVE

模型在横向压缩位移载荷 Ux作用下发生横向变形，并

在载荷边界上产生支反力 Fx，则复合材料横向压缩时

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






 

                             (4) 

 

2.3  组分材料模型 

2.3.1  纤维 

    在利用真空压力浸渗法制备铝基复合材料时，由

于石墨纤维在高温下与基体铝合金发生反应，生成

Al4C3的脆性相，使纤维的表面受到损伤，从而使其力

学性能比原始纤维性能低，复合材料中纤维剩余强度

约为原始纤维力学性能的 40%[27]。为了确定复合材料

细观力学有限元模型中纤维的力学性能参数，本文通

过将石墨纤维 M40J 的原始力学性能参数按 40%的比

例进行折减，确定有限元模型中的纤维的拉伸、压缩

和剪切极限强度。石墨纤维 M40J 的原始力学性能参

数如表 3 所示。由于纤维是横观各向同性材料，其在

横向上具有相同的力学性能，即 Yt=Zt，Yc=Zc，S12=S13。 

 

表 3  石墨纤维 M40J 的极限强度常数[28] 

Table 3  Ultimate strength of graphite fiber M40J[28] (MPa) 

Direction Tensile Compress Shear 

Axial Xt=4400 Xc=2200 S12=S13=332.0 

Transverse Yt=Zt=169.5 Yc=Zc=576.0 S23=233.6 

 

    考虑石墨纤维具有横观各向同性力学性能，本文

采用改进型的 Tsai-Wu 准则判断并定义其失效行为[29]，

破坏指标(Failure index, ζ)可以表达为： 
 

2 2
1 1 2 2 3 3 11 1 22 2F F F F F            

    2
33 3 12 1 2 23 2 3 31 3 12 2 2F F F F           

    2 2 2
44 23 55 13 66 12F F F                       (5) 

 
 式(5)中各个参数的定义如下： 
 

1
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1 1
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1
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F
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 ， 44 2
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1
F

S
 ， 

 

55 2
13

1
F

S
 ， 66 2

12

1
F

S
 ， 12

t c t c

1

2
F

X X Y Y
  ， 

 

23
t c t c

1

2
F

Y Y Z Z
  ， 31

t c t c

1

2
F

Z Z X X
  。 

 
式中：下标 t 和 c 分别表示拉伸和压缩状态。当 ζ=1

时，纤维处于临界失效状态；当 ζ＞1 时，纤维发生失

效；ζ＜1 时，则表示纤维尚未发生破坏。利用 Fortran

语言编写入 ABAQUS 用户自定义场变量(SUSFLD)

子程序中，在子程序中通过 GETVRM 函数调用每一

增量步材料积分点的应力，用于更新每一个增量步状

态变量，再通过式(5)进行计算并判定纤维的失效状

态。 

2.3.2  基体合金 

    铸态铝合金 ZL301 的室温压缩应力−应变曲线如

图 4 所示。根据该曲线测量并确定基体铝合金的弹性

模量和抗压强度(如表 4 所示)。将基体合金视为各向

同性材料，根据其真应力−应变曲线确定复合材料细

观力学有限元模型中基体合金屈服后塑性流动应力−

应变关系。 

    采用延性损伤模型定义基体合金初始损伤及损伤

后的演变行为(如图 5 所示)[30]。图 5 中 y0 、 pl
0 分别

为损伤开始时的等效应力和等效塑性应变，损伤的初 
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图 4  铸态 ZL301 合金压缩真应力−应变曲线 

Fig. 4  True stress−strain curve of as-cast ZL301 alloy under 

uniaxial compression 

 

表 4  基体铝合金压缩力学性能 

Table 4  Compressive mechanical properties of matrix 

aluminum alloy 

Alloy 
Elastic 

modulus/GPa 
Compressive 
strength/MPa 

Poisson’s  
ratio 

ZL301 79.7 418.9 0.33 

 

 

图 5  延性损伤演化本构行为模型 

Fig. 5  Constitutive damage evolution behavior of ductile 

material model 

 

始化(塑性损伤演化因子 D=0)是当等效塑性应变达到
pl

0 时开始的； pl
f 为基体合金完全失效(塑性损伤演

化因子 D=1)时的等效塑性应变。根据图 4 所示的铸

态 ZL301 合金压缩应力−应变曲线，可确定初始损伤

等效塑性应变为 pl
0 =3.69%，完全失效等效塑性位移

pl
f =5.5%。 

    基体合金塑性损伤演化过程中的应力−应变本构

关系为： 

(1 ) (1 )
(1 )

(1 )
(1 ) ( , , )

sym (1 )

i i

D E D E
D E

D E
D E i n s t

D E

 

 


     
 

     
  
  

 

    (6) 

式中： i 为基体合金应力分量； i 为基体合金应变分

量；E 为基体合金弹性模量； 为基体合金泊松比；D

为塑性损伤演化因子。 

    采用基于等效位移的线性软化准则[31]，塑性损伤

演化因子 D 定义如下： 

pl pl

pl pl
f f

u L
D

u u


                               (7) 

pl pl
f fu L                                    (8) 

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 

    对于纤维与基体之间的界面，本文采用零厚度内

聚力单元描述其损伤与失效行为，并采用牵引力−分

离(Traction−separation)双线性法则来定义内聚力单元

的损伤演化本构关系，并借此描述复合材料承载时纤

维/基体界面的损伤与失效行为。牵引力−分离双线性

法则模型如图 6 所示[32]。 

 

 

图 6  界面损伤行为的牵引力−分离双线性法则 

Fig. 6  Bilinear traction−separation rule for interfacial damage 

behavior 

 

    在牵引力−分离损伤模型中，采用最大名义应力

准则来判断界面的初始损伤： 



                                           中国有色金属学报                                              2020 年 5 月 

 

990

1,,Max
000












 

t

t

s

s

n

n

t

t

t

t

t

t
                         (9) 

0 ( , , )i st i n s t                            (10) 

式中：tn、ts和 tt分别为界面承受的法向应力和两个切

向应力； 0
nt 、 0

st 和 0
tt 分别为界面损伤所对应的法向应

力和两个切向应力阈值。为界面强度因子， s 为基

体合金屈服强度，   为麦考莱括号运算符，其定义为： 
 
    当 R  时， 
 

( | |) / 2                                 (11) 
 
 根据式(11)可知，当界面承受法向压应力时不会

引起界面损伤。 

    假设界面具有各向同性力学性能，界面刚度系数

Ki=(Em+Ef)/(2kd0) (i=n, s, t)，其中 Em和 Ef分别为基体

合金和纤维弹性模量，d0 为纤维直径，k 为界面刚度

因子。 

    采用刚度折减法描述界面损伤演化过程[33]： 
 

(1 )   ( ,  ,  )i it d t i n s t                         (12) 
 
式中：ti为界面损伤后的法向和两个切向应力分量； it

为按损伤前线弹性关系计算的界面法向和切向应力分

量。d 为界面刚度损伤因子，其定义如下： 

f 0
eq eq eq

f 0
eq eq eq

( )

( )
d

  

  





                           (13) 

2 2 2
eq ( ) ( )n s t                           (14) 

式中： n 、 s 和 t 分别表示界面轴向、横向和切向

上的位移增量。 f
eq 是指界面完全破坏失效时的等效

位移； 0
eq 是指界面初始损伤时的等效位移； eq 是指

在加载过程中界面等效位移。 

 

3  结果与分析 

 

3.1  细观力学有限元模型计算误差分析 

    采用两种纤维排布 RVE(见图 3)建立的细观力学

有限元模型，计算得到了复合材料横向压缩应力−应

变曲线，并将其与实验结果进行对比，如图 7 所示。

由图 7 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压缩应力−应变曲线具有

相似的特征，而且与压缩试验曲线吻合良好。表 5 所

示为三轮复合材料横向压缩试验获得的主要力学性能

平均值以及两种 RVE 有限元模型对相应力学性能参

数的计算结果。由表 5 可以看出，该细观力学模型计

算得到的复合材料极限强度和断裂应变均高于实验

值。这是由于细观力学建模时，假设复合材料组分材

料为无缺陷的连续介质，实际制备的复合材料中难以

避免存在少量微观缺陷或部分偏轴纤维；而且该细观

力学模型因尺寸限制只考虑了束内纤维微观上的均匀

分布情况，而实际复合材料中存在束内与束间纤维分

布的不均匀性以及纤维束与基体之间的界面结构。 

 

 

图 7  不同纤维排布方式的细观力学模型对应力−应变曲线

计算结果与实验结果对比 

Fig. 7  Comparison between experimental stress−strain and 

calculated ones by micromechanical model with different fiber 

arrangements 

 

表 5  压缩性能试验结果和基于不同纤维排布方式的细观

力学模型计算结果 

Table 5  Experimental results and calculated mechanical 

properties by micromechanical model with different fiber 

arrangements 

Model 
Elastic  

modulus/GPa 
Ultimate 

strength/MPa 
Fracture 
strain/% 

Regular 
hexagonal 

distribution 
34.16 171.97 0.7862 

Diagonal 
square 

distribution 
30.46 154.87 0.6953 

Experiment 
value 

31.873±0.12 150.30±1.68 0.6262±0.0486 

 
    为了综合考察细观力学模型对复合材料横向压缩

力学性能的计算误差情况，研究中将两种 RVE 模型计

算得到的极限强度、弹性模量和断裂应变相对于实验
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结果均值的误差绝对值进行了对比，结果如图 8 所示。

由图 8 可以看出，采用对角正方形 RVE 模型对复合材 

 

 

图 8  弹性模量、极限强度和断裂应变的模拟计算值与实验

值之间的相对误差绝对值 

Fig. 8  Relative errors between experimental and curve 

calculated elasticity modulus, ultimate strength and fracture 

strain 

料压缩弹性模量、极限强度和断裂应变的计算误差均

小于正六边形 RVE 模型的计算误差，因此本文基于对

角正方形 RVE 的细观力学有限元模型进一步分析复

合材料横向压缩变形时的微观损伤演化与失效行为。 

 

3.2  横向压缩损伤演化与失效行为 

    基于对角正四边形 RVE 建立的细观力学有限元

模型，对 CF/Al 复合材料横向压缩变形损伤演化与失

效过程的数值模拟结果如图 9 所示。压缩变形开始后

界面最先发生损伤，特别是在相邻纤维距离最近的界

面处损伤程度较其他界面处更为明显(见图 9(a))；随着

压缩应变增大，界面损伤的发展和累积导致局部界面

处开始产生失效现象，而且仍是在相邻纤维距离最近

的界面处首先出现失效(见图 9(b))，界面开始失效时

的压缩应变量为 0.09534%，此时在压缩应力−应变曲

线上出现拐点，见图 7 曲线 II 上的 A 点。此后，界面

损伤和失效区域随着压缩变形的进行而不断扩展，在

应变量增加到 0.18534%时，界面附近的基体合金中开

始出现损伤现象，如图 9(c)所示。此时在压缩应力− 
 

 

图 9  横向压缩变形中的微观损伤与失效过程模拟结果 

Fig. 9  Microscopic damage and failure process simulated by the micromechanical model under transverse compression condition: 

(a) Interface damage (ɛ=0.003%); (b) Interface failure (ɛ=0.09534%); (c) Matrix damage (ɛ=0.18534%); (d) Fiber failure (ɛ=0.66534%) 
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应变曲线上出现较为显著的第二个拐点，见图 7 曲线

II 上的 B 点。 

    在此后的压缩变形中，基体合金的损伤程度随着

应变量增加而不断发展和累积，基体损伤区域也逐渐

从界面扩展到其他位置，这使得基体合金承受载荷的

能力不断减弱，使得复合材料表现出应力随应变的增

长速率持续减小的现象，见图 7 曲线 II 上的 B−C 段。

随着压缩变形量的进一步增加，基体合金损伤的不断

累积和界面失效范围的增大使得纤维出现应力集中，

进而开始出现纤维失效现象，如图 9(d)所示。此时应

变量为 0.66534%，其对应图 7 曲线 II 上的 C 点，这

表明纤维一旦出现失效复合材料随即失去对横向压缩

载荷的承载能力。从以上数值模拟结果可以看出，界

面和基体合金损伤并积累后诱发的界面失效始终贯穿

于整个横向压缩变形过程，而其引起的纤维失效则最

终导致复合材料发生横向压缩破坏。值得注意的是，

对于单向 CF/Al 复合材料，其横向压缩失效主要由界

面脱粘和纤维断裂所主导，而基体合金并未发生断裂

失效现象，而对于单向纤维增强树脂基复合材料，界

面脱粘和基体开裂是其主要的横向压缩失效机制[7−10]，

因此两种复合材料在横向压缩失效模式方面存在显著

差异。图 10 所示为 CF/Al 复合材料横向压缩断口形貌

的 SEM 像，可以看出其呈现出纤维失效脆断和界面

失效脱粘共存的微观形貌特征。 

 

 
图 10  CF/Al 复合材料横向压缩断口形貌 

Fig. 10  Fracture morphology of CF/Al composites subjected 

to transverse compressive loading (SEM) 

 

3.3  界面性能对横向压缩力学性能的影响 

    通过 CF/Al 复合材料横向压缩变形分析结果看

见，界面的失效会引起基体合金的损伤和纤维的失效，

界面结合性能对复合材料压缩变形力学行为有着很大

的影响。为此，基于对角正方形 RVE 建立的细观力学

模型，进一步分析和预测界面性能对复合材料横向压

缩变形力学行为的影响。 

    图 11(a)所示为不同界面强度条件下计算得到的

复合材料横向压缩应力−应变曲线，其中 η 为界面强

度因子，其数值越大则界面结合强度越高。从图 11(a)

中可以看出，复合材料压缩弹性模量和抗压强度随着

界面强度增大而增大，但对界面强度对复合材料断裂

应变没有显著的影响。强界面结合的复合材料在受横

向压缩载荷时，不容易发生界面失效而产生应力集中，

进而能延缓基体合金的损伤并改善其承载能力，因此

复合材料表现出更高的弹性模量；而在弱界面强度条

件下，复合材料横向压缩时更容易发生界面失效，过

早的诱发基体合金损伤与纤维断裂失效，从而导致其

弹性模量和抗压极限强度较低。 

    图 11(b)所示为不同界面刚度条件下计算得到的

复合材料横向压缩应力−应变曲线，其中 k 是界面刚度

因子，其数值越小则界面抵抗变形的能力越强。从图

11(b)中可以发现，三种界面刚度参数下计算得到的抗

压极限强度和断裂应变基本重合，说明界面刚度对复 

 

 
图 11  界面刚度和界面强度对 CF/Al 复合材料横向压缩宏

观力学性能的影响 

Fig. 11  Effect of interfacial stiffness and strength on 

macroscopic mechanical properties of CF/Al composites under 

transverse compression condition: (a) Interface strength; (b) 

Interface stiffness 
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合材料横向压缩极限强度和断裂应变均无显著影响。

但弱界面刚度条件下，压缩变形初期复合材料较早产

生界面损伤和失效，从而导致其弹性模量略低。 

 

3.4  纤维体积分数对横向压缩力学性能的影响 

    在相同的组分材料性能和界面性能条件下，通过

改变对角正方形 RVE 中纤维的体积分数，研究其对

CF/Al 复合材料横向压缩失效与断裂力学行为的影

响。图 12 为纤维体积分数 Vf 为 45%、55%、65%和

75%条件下，计算得到的复合材料横向压缩变形时的

应力−应变响应曲线。可以看出不同纤维体积分数的

复合材料具有相似的宏观应力−应变变化趋势，但纤

维体积分数对其宏观压缩力学性能有较为显著的影

响，压缩弹性模量和极限强度均随着纤维体积分数增

大而降低，但断裂应变则随纤维体积分数增加而增大，

其变化规律的定量分析结果如图 13 所示。 

    在由基体合金、连续纤维和界面构成 CF/Al 复合

材料中，纤维体积分数的增加会引起基体合金数量减

少而界面数量和面积增加。在压缩变形初期阶段，压

缩应力−应变关系主要受界面损伤失效和基体合金损

伤行为的影响，由于界面性能低于基体合金性能，高

体积分数复合材料因界面占比高而基体合金占比低而

表现出较低的压缩弹性模量。同时，由于高纤维体积

分数复合材料压缩时界面发生损伤失效的比例较高，

从而更容易产生界面附近应力集中并诱发纤维的失

效，使得复合材料出现低应力破坏现象。根据单向增

强复合材料力学性能的混合法则模型[6]，复合材料横

向压缩应变 f m
y f y m yV V    ，其中 f m 1V V  ， 

 

 

图 12  不同纤维体积分数的CF/Al复合材料横向压缩应力−

应变曲线预测结果 

Fig. 12  Predicted compressive stress−strain curves of CF/Al 

composites with different fiber volume fractions 

 

 
图 13  压缩极限强度、弹性模量和断裂应变随纤维体积分

数的变化规律 

Fig. 13  Variation of ultimate strength, elastic modulus, and 

fracture strain with fiber volume fractions: (a) Compressive 

ultimate strength and elastic modulus of different volume 

fraction; (b) Fiber fracture strain of different volumes 

 

yf
y f

yE


  ，

ym
y

mE


  。由于 CF/Al 复合材料纤维的横

向压缩弹性模量 f
yE 远小于基体的弹性模量 Em，因此

在相同横向压缩应力 y 作用下，纤维产生的横向应变

f
y 大于基体合金的横向压缩应变 m

y ；当纤维体积分

数 Vf 增大时，复合材料横向压缩应变 y 随之增大， 

因此高纤维体积分数复合材料表现出较大的横向压缩

断裂应变。 

 

4  结论 

 

    1) 基于 CF/Al 复合材料基体合金与纤维性能，采

用纤维对角正方形分布 RVE 建立的细观力学有限元

模型，能够较准确地计算和预测 CF/Al 复合材料在横
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向压缩载荷作用下的变形力学行为。 

    2) CF/Al 复合材料横向压缩过程中，界面和基体

合金微观损伤累积诱发的界面脱粘和纤维断裂是导致

断裂失效的主要原因，其表现出不同于纤维增强树脂

基复合材料的横向压缩失效机理。 

    3) 细观力学分析表明，横向压缩弹性模量和强度

均随界面强度增大而增大，界面强度和数量是决定横

向压缩性能的关键因素，相同界面性能条件下提高纤

维体积分数因增加了界面数量而使复合材料弹性模量

和极限强度下降。 
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Microscopic damage evolution and fracture behaviors of  
CF/Al composites subject to transverse compression loading 

 

YANG Si-yuan, WANG Zhen-jun, ZHOU Jin-qiu, ZHANG Ao-di, WANG Zhong-yuan,  

CAI Chang-chun, YANG Wei, XU Zhi-feng, YU Huan 
 

(Key Discipline Laboratory of Light Alloy Processing Science and Technology,  

Nanchang Hangkong University, Nanchang 330063, China) 

 

Abstract: The unidirectional carbon fiber reinforced aluminum matrix composites (CF/Al composites) were prepared by 

vacuum assisted pressure infiltration method. The damage evolution and fracture mechanical behaviors of the composites 

under transverse compression condition were investigated by means of micromechanical numerical simulation and 

experimental methods. The effects of interfacial bonding properties and fiber volume fraction on the transverse 

compression behavior of the composites were analyzed. The results show that the micromechanical finite element model 

based on a diagonal square RVE can well predict the mechanical behavior of the composite under transverse compression. 

At the initial deformation stage, the interfacial damage and failure initiate at first, and then induce the local damage of the 

matrix alloy near the interface. With the increase of strain, the matrix damage accumulates gradually and leads to the 

local fiber failure. The microscopic fracture morphology of the composite presents the coexistence of interfacial 

debonding and fiber fracture. The transverse compressive elastic modulus and ultimate strength increase with the increase 

of interfacial strength, while the influence of interfacial stiffness is unobvious. Under the same interfacial property 

conditions, the ultimate compressive strength and elastic modulus of the composites decrease with the fiber volume 

fraction increasing. 

Key words: CF/Al composites; transverse compression; micromechanics; damage evolution; mechanical property 
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