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考虑过渡界面相的单向Cf/C复合材料界面脱黏有限元
模拟研究

李正宁  黄清涟  陈立杰  金 华  许伟伟
（厦门大学航空航天学院，厦门　361005）

文 摘 建立合理的复合材料界面模型并系统分析纤维脱黏过程是解析 Cf/C 防热复合材料损伤失效微

观机制的关键。本研究基于实验文献报道，考虑纤维与基体间亚微米尺度的界面过渡区，提出了一种包含纤

维、界面相、基体三相的界面模型。采用指数梯度模型对界面相的平均力学性能进行校准，并对比分析了传统

两相和改进三相界面处理方式在预测材料有效弹性性能上的差异性。模拟结果显示三相模型相比两相模型

能够更为精确地模拟出材料的整体力学响应行为。进一步地，使用该三相模型对单纤维顶出实验进行模拟，

分析界面参数对纤维渐进脱黏过程的影响。研究结果表明：当界面临界断裂能释放率与内聚力强度的取值分

别为 0. 001~0. 006 N/mm 和 13~33 MPa 时，纤维的最大顶出力与这两个参数均呈正相关，超出该范围提升效果

不再显著；增大界面临界断裂能释放率或减小内聚力强度可以延缓界面完全损伤的过早发生，提升界面的断

裂韧性。此外，通过试验-仿真结合的细观力学方法对界面内聚参数进行校准。分析结果将为后续多尺度研

究Cf/C复合材料界面损伤机制提供理论支撑。
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Finite Element Simulation for Interfacial Debonding of Unidirectional-Cf/C 

Composites by Considering Transition Interphase
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Abstract　 Establishing a reasonable interface model for composites and systematically analyzing the fiber 
debonding process were the key to analyzing the microscopic mechanism of damage and failure in heat resistant Cf/C 
composite.  This study was based on experimental literature reports， considering the submicron scale interfacial 
transition zone between fiber and matrix， and proposed an interface model that includes fiber， interphase and matrix.  
The exponential gradient model was used to calibrate the average mechanical properties of the interphase， and the 
differences between the traditional two-phase and improved three-phase interface treatments were compared and 
analyzed in predicting the effective elastic properties of the material.  The simulation results show that the three-
phase model can simulate the overall mechanical response behavior of the material more accurately than that of the 
two-phase model.  Further， the three-phase model was used to simulate single fiber push-out experiment to analyze 
the effect of interfacial parameters on the progressive debonding process of the fiber.  The results indicate that when 
the release rate of interficial critical fracture energy and cohesive strength are 0. 001~0. 006 N/mm and 13~33 MPa， 
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respectively， the maximum ejection force of the fiber is positively correlated with these two parameters； beyond this 
range， the enhancement effect is no longer significant.  Increasing the release rate of interficial critical fracture 
energy or decreasing the cohesive strength can delay the premature occurrence of complete damage at the interface 
and improve the fracture toughness of the interface.  In addition， the cohesive parameters are calibrated by a 
combined experimental-simulation approach.  The analysis results will provide theoretical support for the subsequent 
multi-scale research on the interfacial damage mechanism of Cf/C composites.

Key words Carbon fiber reinforced carbon composites，Transition interphase，Single fiber ejection，Finite 
element analysis
0 引言

碳纤维增强碳基体（Cf/C）复合材料凭借其优异

的低密度特性与力学性能，已被广泛应用于国防与

汽车工业领域［1］。对于连续单向Cf/C复合材料，其良

好的力学性能很大程度上取决于纤维/基体界面处载

荷的稳定传递［2］。黏合过强的界面可能导致材料在

受载时出现脆性断裂行为；相反，纤维与基体之间的

黏合不良会在界面区域诱发裂纹的萌生，导致纤维

脱黏。大量研究表明［3-5］，单向 Cf/C 复合材料的失效

主要是由于复合材料内部的纤维与基体界面发生脱

黏引起的。因此，准确评价界面特性是解析单向Cf/C
复合材料损伤失效微观机制的关键。

界面黏结强度能够直观反映出纤维与基体结合

程度的强弱，并决定了复合材料在对应工况下的极

限承载能力。因此，界面黏结强度是关系到结构完

整性的关键界面特性。为了能从数值上定量化表征

和评估纤维与基体间的界面粘结强度，研究学者设

计了基于细观力学的各类单纤维或多纤维界面测试

实验，比如：微滴脱黏实验［6］、纤维拔出实验［7］、纤维

顶出实验［8］以及单纤维碎断实验［9］等。其中，单纤维

顶出实验的实验试样制备简单，得到了广泛的使用。

然而，由于纤维与界面层几何尺度上的微小性，同一

材料的纤维顶出结果可能具有较大的分散性。例

如，FURUKAWA等［10］人使用不同类型的顶出压头对

Cf/C复合材料进行单纤维顶出测试，结果表明界面的

黏结强度存在明显差异。另一方面，纤维顶出实验

过程中，原位观察纤维脱黏具有较大难度，尽管

KABEL 等［11］人设计了微柱压缩实验来解决这一难

题；但是，该实验需要耗费大量的人力、物力以及时

间成本。为了解决实验表征难度大的问题，有限元

的数值模拟方法被广泛地应用于复合材料界面黏结

强度与脱黏特性的研究。

数值仿真研究有利于系统性地表征复合材料中各

组分的力学响应。通过有限元虚拟仿真实验可方便地

对影响脱黏的因素解耦分析，从而有效避免实验中复

杂多因素互相耦合导致的不确定性。针对复合材料单

纤维顶出实验的数值仿真模拟研究已有许多报道。基

于有限元方法，YOU等［12］人采用内聚力模型构建界面

以模拟铜基复合材料的纤维顶出过程，研究金属类软

性基体的塑性变形对顶出行为的影响，模拟结果与实

验数据吻合良好；ROHRMÜLLER等［13］人采用内聚力模

型与逆向拟合方法对玻璃纤维增强聚合物基复合材料

的纤维顶出过程进行了模拟，结合实验结果校准了内

聚力模型参数。但是，上述模拟分析并未考虑纤维与

基体间的界面相。

众所周知，在基体的沉积过程中，纤维与基体的

接触表面间会发生极其复杂的物理反应和化学反应

（如表面湿润与相互吸附、粗糙表面机械互锁效应

等），在两者中间形成具有一定物理性质的过渡区

域，被称为界面相［14］。近年来的研究表明，界面相区

域内的结构与性能是不均匀的［15］，界面相对复合材

料的力学性能至关重要。FANG 等［16］人通过有限元

方法分析了多层界面相对 SiC/SiC复合材料开裂行为

的影响，结果表明多层界面相显著提高了材料的断

裂韧性。BRAGINSKY 等［17］人也通过扩展有限元方

法证明了界面厚度和强度的变化对纤维增强陶瓷复

合材料的裂纹扩展与偏转机制有显著影响。非常遗

憾的是，现有文献报道的单纤维顶出实验的仿真模

拟研究，多采用简化界面关系，将纤维与基体间的界

面相区域假设为厚度为零，从而忽略界面相对界面

特性的影响。考虑亚微米尺度界面相影响的单纤维

顶出实验的仿真模拟研究鲜有报道。

在本研究中，基于文献［18］的实验过程与结果，

采用有限元方法对单向Cf/C复合材料纤维顶出试验

进行分析。与传统两相模型不同，本文所提出的模

型考虑界面相区域的存在。首先，通过指数梯度模

型确定界面相的力学性能，并基于代表性体积单元

思想验证三相模型相比两相模型具有更高的力学响

应精度；进一步地，结合内聚力模型，系统地探讨界

面强度、界面临界断裂能释放率等界面参数对纤维

顶出过程的影响；最后，采用反拟合方法对界面的内

聚参数进行校准。本研究将为后续具有不同微观结

构的 Cf/C 复合材料界面损伤研究提供一定的理论

支撑。
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1 各组分的数值近似描述

ROLLIN 等［18］人所做的 Cf/C 复合材料单纤维顶

出试验为本研究提供数据支撑。试验中的碳纤维是

以聚丙烯腈（PAN）为基料制备的，其直径范围为 7~9 
μm，在复合材料中的分布方式为单向排列；而碳基

体是以热解碳（PyC）的形式通过 CVI 工艺沉积在碳

纤维上。在本研究中，为了方便后续界面理论模型

的建立，不考虑纤维扭曲、纤维干涉、基体孔隙等几

何缺陷；纤维、基体的损伤等因素也不在模拟的范围

之内。基于上述假设，对材料的各组分进行相应的

数值近似描述。

1. 1 纤维和基体的几何特性与本构关系

对于碳纤维，假设其为表面光滑无弯曲且相互

平行的理想圆柱体，纤维半径设为 rf；力学性能上表

现为线弹性，横观各向同性材料。对于碳基体，则可

认为其内部连续无孔隙，力学性能上表现为线弹性，

各向同性材料。碳纤维的五个独立材料常数见表 1，
其中，E1为纤维轴向模量，Et为纤维径向模量，G1t为
面外剪切模量，Gtt为面内剪切模量，ν1t、νtt为相应的泊

松比；碳基体与 Cf/C 复合材料的性能参数见表 2，其
中E为弹性模量，ν为泊松比。

1. 2 界面相的数值近似描述

研究表明，由于纤维表面的不平整以及在基体

沉积过程中纤维基体间的吸附、浸润等物理化学作

用，在碳纤维的表面存在着厚度在亚微米尺度的界

面区域。界面相横截面类似一个与纤维相邻的同心

圆 环 ，其 宽 度 也 就 是 界 面 相 的 厚 度 在 200 nm
左右［19-20］。

图 1为界面相区域简化示意图。首先，将界面相

区域简化成内半径与纤维半径相同的同心圆柱壳

［如图 1（a）所示］，其区域范围起点为纤维半径 rf，终
点为界面层外半径 ri，宽度为 200 nm（f、i分别表示纤

维和界面相）。其次，界面相区域的内外边界条件建

立时，考虑界面区域的连续性，界面相边界处的性质

应该与相邻的纤维相或者基体相保持一致［21］。对于

纤维端边界（左边界），将纤维在三个主方向上的弹

性模量平均值作为其边界值，左边界值为 76. 7 GPa；
对于基体端边界（右边界），由于基体已简化为各向

同性材料，右边界值定义为基体的弹性模量值Em（m
表示基体相），右边界值为 20 GPa。对比左右边界，

可以发现从左边界到右边界存在着明显的性质递

减。为了更好地描述界面相性质在其半径方向上的

这种梯度变化，在边界条件确定的情况下，使用指数

梯度模型来校准界面相区域的平均性质。

由于高模量碳纤维与热解碳基体在晶体结构与

力学性质上存在差异，在热解碳基体的早期沉积固

化过程中，纤维附近区域内的碳碳偶联反应不充分。

在这种情况下，界面相中部分碳原子之间的键合作

用较弱［22］。此外，在实验中也观察到界面具有不均

匀的微观结构，其中包含较弱的非晶态碳［15］。因此，

可以认为在界面相内存在力学性能相对较弱的

区域。

基于上述观点，若简单使用指数梯度模型对界

面区域的力学性能进行描述，描述的应该是一个直

接下降的梯度变化过程。然而，这种描述方式忽视

了实际界面中的局部弱化现象。为了更好地与实际

情况吻合，模型需修正为分段表达，即模型是一个分

段指数模型。因此，本研究采用 SUN 等人［23］提出的

关于未充分固化界面层的描述方法：采用 Ed来表示

界面相区域的弹性模量下限，下限值与右边界的比

值为 0. 8；采用 rd来表示下限的位置，以左边界为起

点， rd位于界面相区域的四分之三处。基于上述假

定，界面相区域的指数梯度模型可描述为：以纤维轴

线为起点，纤维半径方向为自变量方向；界面相的弹

性模量从左边界 rf开始，以指数函数形式下降至最低

点 rd（此处的最小模量值为Ed）；随后由该最低点以指

数形式上升至右边界 ri。这种指数梯度变化趋势可

通过函数关系，表示为：

Ei = ì
í
î

Ed + (E f - Ed )D ( r )   r f < r < r i
Em + (Ed - Em )U ( r )   rd < r < r i

(1)

表1　碳纤维的关键材料属性［18］

Tab. 1　Key material properties of carbon fiber

材料

碳纤维

E1/GPa
200

Et/GPa
15

G1t/GPa
15

Gtt/GPa
6

ν1t
0.15

νtt
0.25

表2　碳基体、Cf/C复合材料与界面相的材料属性［18］

Tab. 2　Material properties of carbon matrix， Cf/C 
composites and interphase

组分

碳基体

Cf/C复合材料

界面相

E/GPa
20
25

31.8

ν

0.25
0.2
0.25

注：（a）含界面相的横截面示意图；（b）指数梯度模型。

图1　界面相区域简化示意图

Fig. 1　Simplified schematic diagram of interphase area
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其中，D ( r )与U ( r )均为指数函数，具体表达式为：

D ( r ) = 1 - ( r/rd ) exp (1 - r/rd )
1 - ( r f /rd ) exp (1 - r f /rd ) (2)

U ( r ) = 1 - ( r/r i ) exp (1 - r/r i )1 - ( rd /r i ) exp (1 - rd /r i ) (3)
该指数梯度模型的形状如图 1（b）所示。在确定了界

面相区域性能参数的边界条件与指数变化关系后，

界面相区域的平均性质就可以表示为：

-E i = ∫
r f

r i
E i ( r )d r

r i - r f
(4)

将左右边界相应的数值，代入公式中，即可得到界面相

的平均弹性模量值（即31. 8 GPa）。界面相的平均泊松

比则认为与基体一致，并将以上材料参数计入表2。
1. 3 界面分离本构响应模型

本研究采用由 DUGDALE［24］和 NEEDLEMAN［25］

等人提出的内聚力模型来描述复合材料在纤维顶出

实验过程中的界面分离行为。内聚力模型根据其形

状的不同分为双线性型、指数型、多项式型和梯形

等，其中双线性型模型形式简单，易于在有限元模拟

中实现；同时，该模型对由单一破坏模式控制的界面

分离过程描述较为精确。因此，本研究将采用双线

性内聚力模型来表征界面分离本构响应。在双线性

内聚力模型描述中，应力-张开位移关系如图 2所示。

图中横坐标为内聚表面间的相对位移，纵坐标为内

聚单元的应力值。

内聚规律可以分为两个阶段：（1）弹性阶段：当

内聚单元承受载荷时，内聚表面间的相对位移增大，

其应力值也增大，直至达到最大值，该阶段的材料本

构关系可以表示为：

T = é

ë

ê

ê
êê
ê

ê ù

û

ú

ú
úú
ú

úσn
τs
τ t

= é

ë

ê

ê
êê
ê

ê ù

û

ú

ú
úú
ú

úKnn 0 0
0 Kss 0
0 0 K tt

é

ë

ê

ê
êê
ê

ê ù

û

ú

ú
úú
ú

úδn
δs
δ t

(5)
式中，σn、τs、τt为内聚力单元的应力值分量；Knn、Kss、
Ktt为线弹性阶段的斜率也即内聚力单元的刚度矩阵

分量；δn、δs、δt为内聚表面的相对位移分量，指标 n、s、t
则分别表示纯Ⅰ型-张开型、纯Ⅱ型-滑开型和纯Ⅲ

型-撕开型三种界面分离模式。这三种模式的损伤

类型示意图如图 3所示。（2）损伤阶段：在到达应力最

大值后，材料出现退化，损伤开始发生，在本文中采

用的损伤起始判据为最大名义应力准则：

maxìí
î

σn
σ0n

, τs
τ0s

, ü
ý
þ

τ t
τ0t

(6)
式中，σ0n、τ0s、τ0t 为内聚力单元线弹性阶段的极限应力

值也即内聚力强度。在损伤起始判据生效后，内聚

单元继续受载，内聚表面间的相对位移继续增大而

应力值却减小，最终应力值减为零，相对位移到达最

大值。这说明内聚表面已经完全分离，无法继续受

载。完全损伤时的界面相对位移由临界界面应变能

释放率与内聚力强度控制：

ì

í

î

ï

ï
ïïï
ï

ï

ï

ï

ï
ï
ïï
ï

ï

ï

δ fn = 2GΙC
σ0n

δ fs = 2GⅡC
τ0s

δ ft = 2GⅢC
τ0t

(7)

式中，δ fn、δ fs、δ ft 为界面失效位移分量；而 GⅠC、GⅡC、GⅢC
则分别为Ⅰ、Ⅱ、Ⅲ型模式下的临界界面应变能释放

率。不难看出，其几何意义就是应力-位移曲线与横

坐标轴所围成的面积。

通常情况下，界面的损伤都是三种模式共同作

用下的混合损伤［26］。然而，在顶出实验中，纤维脱黏

过程被认为是Ⅰ型裂纹与Ⅱ型裂纹共同作用的结

果；并且Ⅱ型裂纹在其中起主导作用。在这种情况

下，认为Ⅰ型模式的参数与Ⅱ型模式的相同［27］。考

虑到纤维的横观各向同性性质，将Ⅱ型与Ⅲ型的内

聚力参数也取相同数值。因此，在确定应力-张开位

移关系时，只需确定Ⅱ型模式下的相关参数，分别是

线弹性阶段的斜率也即内聚力刚度 Kss、内聚力单元

所能承受的极限应力值也即内聚力强度 τ0s 与临界断

裂能释放率GⅡC。根据先前的分子动力学研究［28］，取

Kss为6. 7×107 GPa/mm。

     （a）　张开型               （b）　滑开型                       （c）　撕开型

图3　界面的三种破坏模式

Fig. 3　Three failure modes of interface

图2　双线性内聚力模型应力-张开位移关系图

Fig. 2　Stress-displacement diagram of bilinear cohesive model
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2 界面处理方式对整体力学响应的影响

2. 1 界面处理方式

由于小尺度材料表征技术的缺陷，界面相的力

学性能数据难以获取。因此，大多数纤维增强复合

材料的数值模拟研究都忽略了界面相，其有限元模

型只包含纤维与基体两个相，两相之间不存在界面

层，如图 4（a）所示。然而，这种简化过度低估了界面

相在复合材料中的载荷传递作用，导致模拟结果存

在偏差。因此，本文在传统两相模型的基础上，引入

具有有限厚度的界面相，建立包含纤维、界面相、基

体的改进三相模型，如图4（b）所示。

2. 2 两相与三相有限元模型的建立

为了评估界面相的存在对复合材料整体力学响

应行为的影响，并验证改进的三相界面处理方式的

合理性，通过直接均匀化方法［29］，分别计算两相、三

相两种界面处理方式下的单向Cf/C复合材料等效弹

性性能。有限元建模与分析均在 ABAQUS 平台上

进行。

基于代表性体积单元（RVE）思想［30］，本研究以

复合材料的RVE模型作为有限元模拟的对象。假设

复合材料中的纤维呈正方周期分布，其横向分布情

况如图 5（a）所示。在图中纤维分布前提下，选取包

含单根纤维的正方形区域作为 RVE，并取正方形的

面外厚度与其边长一致。根据所选RVE几何特性与

文献［14］所报道的材料尺寸参数，选取 RVE 的结构

参数如下：对于传统两相RVE模型，其模型为正六面

体，边长 lc为 10 μm，纤维的半径 rf为 4. 35 μm；对于

改进三相 RVE 模型，其模型为正六面体，边长、纤维

半径均与两相模型一致，界面相的厚度在 2. 2节中已

给出。上述各组分的材料属性如表 1、2所示。假设

各相之间黏结完好。

基于上述 RVE 模型几何参数，构建了预测单向

Cf/C 复合材料等效弹性性能的 RVE 有限元模型，如

图 5（b）所示。各组分区域单元类型统一选择八节点

一阶缩减积分单元（C3D8R）。为了保证求解精度，

纤维、基体区域平均网格尺寸取为 0. 4 μm；界面层在

其厚度方向上为两层单元，平均网格尺寸取为 0. 2 
μm。并对 RVE 模型施加周期性边界条件以满足位

移连续与变形协调的要求［31］。

2. 3 不同界面处理方式的数值结果

首先，在两种 RVE 模型上均施加六组正交的均

匀应变载荷（1方向拉伸、2方向拉伸、3方向拉伸、12
方向剪切、13方向剪切、23方向剪切），并独立求解上

述六组应力场边值问题。两种模型在各工况下的

mises平均应力云图如图6所示。

其次，从结果文件中提取每个单元的微观应力、

应变以及体积数据，并计算各工况下 RVE 体积上的

宏观应力与应变。其中，宏观应力与应变张量是微

观应力与应变张量的体积平均值，表达式为：

ì

í

î

ïïïï

ï
ïï
ï

-σij = 1
V ∫

V
σijdV

-εij = 1
V ∫

V
εijdV

(8)

基于上述公式，进而求解等效弹性工程常数。

两种不同界面处理方式下的等效弹性工程常数如表

3所示。

由表 3 可知，两种界面处理方式下的 RVE 模型

均表现出横观各向同性材料的性质，与单向纤维增

强复合材料的理论性能一致。进一步地，图 7给出了

在两相、三相两种不同界面处理方式情况下的 Cf/C
复合材料横向拉伸模量数值模拟结果与实验结果的

对比［18］。可以看出，相比于两相RVE模型，由改进三

相RVE模型预测的横向拉伸模量与实验数据吻合较

好。结合 2. 2分析可知，作为纤维与基体间过渡区的

界面相对比于基体具有更大的弹性模量，在一定程

度上增强了复合材料的承载能力，使得改进三相模

型的预测精度显著提高。

                    （a）　RVE模型示意图　　　       （b）　有限元模型

图5　不同界面处理方式的Cf/C复合材料RVE模型

Fig. 5　RVE model of Cf/C for different interface treatments

   （a）传统两相模型                                  （b）改进三相模型

图4　传统模型与改进模型的界面处理方式比较

Fig. 4　Comparison of interface processing methods between 
traditional and improved models
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综上，通过对比传统两相模型与改进三相模型的

模拟结果可以看出，在基于细观结构的数值模拟分析

中，引入界面相的改进三相模型，相比于忽略界面相的

传统两相模型，能够更为精确地模拟出复合材料的整

体力学响应行为，反映出界面相的载荷传递作用。

3 纤维顶出载荷下的界面脱黏模拟

为了评估Cf/C复合材料的界面性能并分析纤维的

渐进脱黏特性，根据文献［14］的实验条件，模拟了Cf/C
复合材料的单纤维顶出实验过程。并基于3. 3中考虑

界面相的模型能够更为精确地模拟出复合材料的整体

力学响应这一结论，在纤维与基体间引入界面相。

3. 1 纤维顶出有限元模型的建立

根据单纤维顶出实验的实验特点与文献中实验

数据，本研究以同心圆柱模型作为有限元分析的对

象，如图 8（a）所示。此外，考虑到圆柱模型的对称性

以及实验过程中的受力情况，分析过程可以简化为

二维轴对称问题。因此，其结构模型几何尺寸如图 8
（b）所示：主要由金刚石压头、试样切片和支撑底座

组成；其中，碳纤维直径为 8. 7 μm，试样的厚度为

63. 9 μm，界面相的宽度为 0. 2 μm，整个模型的直径

为 100 μm。为了提高计算效率，模型中压头与支撑

底座简化为刚性体。

基于上述几何模型信息，构建了Cf/C复合材料单

纤维顶出实验的有限元分析分离式模型。在界面相与

纤维之间的界面插入内聚力单元，模拟顶出过程中的

脱黏现象，其单元类型设置为四节点内聚力单元

（COHAX4）。其余组分的单元类型统一选择四节点一

阶缩减积分单元（CAX4R）。为了保证求解精度，在纤

维、界面层和基体区域采用结构化网格处理，保证其为

大小规则的正四边形，平均网格尺寸取为0. 1 μm，并且

界面层在其厚度方向上为两个单元，网格平均尺寸也

取0. 1 μm；Cf/C复合材料区域则采用自由化网格方式

（a）　两相模型

（b）　三相模型

图6　RVE在各工况下的变形与mises平均应力云图

Fig. 6　Deformation and mises stress nephogram of RVE under each load
表3　基于直接均匀化方法得到的等效弹性性质

Tab. 3　Equivalent elastic properties based on direct 
homogenization method

界面

类型

两相

三相

E1/GPa
17.23
22.10

E2/GPa
17.23
22.10

E3/GPa
126.9
143.6

G12/GPa
6.693
8.275

G13/GPa
11.54
14.55

G23/GPa
11.54
14.55

ν12

0.275
0.347

ν13

0.026
0.033

ν23

0.026
0.033

                   （a）同轴圆柱模型                              （b）轴对称模型

图8　纤维顶出模型示意图

Fig. 8　Schematic diagram of fiber push-out model
图7　不同界面处理方式的复合材料横向拉伸模量

Fig. 7　Transverse tensile modulus of composites for different 
interface treatment method

—— 19



宇航材料工艺 http：//www.yhclgy.com 2024年 第5期

进行处理：靠近纤维区域，网格划分较为密集，并逐步

向外延伸扩散；网格平均尺寸取为3 μm。

3. 2 临界断裂能释放率对纤维渐进脱黏过程的影响

由纤维顶出实验得到的界面黏结强度是整个顶

出过程的平均值。实际上，纤维的渐进脱黏是多个

内聚单元损伤累加的结果［26］。为了进一步了解内聚

力模型中的参数在顶出过程中发挥的作用，本研究

取内聚力刚度 Kss为 6. 7×107 GPa/mm，内聚力强度 τ0s
为 18 MPa，并以等分选取 0. 001~0. 006 N/mm之间的

6个不同的临界断裂能释放率GⅡC模拟纤维的顶出过

程。模拟结果如图9所示。

图 9（a）给出了在 6种不同临界断裂能释放率情

况下的压头承受载荷-位移曲线。从图中可以看出，

这些曲线均表现出与典型纤维顶出实验结果相似的

阶段性特征：

（1）线弹性阶段：在压头与纤维接触初期，压头

所承受的载荷与压入位移呈线性增长关系。说明在

该阶段界面单元还未发生损伤，所有组分均处于弹

性受载的状态。

（2）损伤萌生与扩展阶段：随着压头的持续压

入，曲线的斜率逐渐减小，载荷与位移呈非线性增长

关系。说明在该阶段纤维顶部附近的界面单元进入

了损伤失效阶段，承载能力下降，而中后段未损伤的

界面则依旧处于弹性受载状态，随着载荷的传递其

承载能力仍有上升空间，这两种不同状态的界面单

元间的演化导致了该阶段的非线性特征。

（3）完全脱黏阶段：当载荷到达曲线最大值时发

生突变，随着位移的增大而迅速下降至零。说明该

阶段完全损伤的界面单元数量大于未完全损伤单元

的数量，只需较小的力就可使未完全损伤单元进入

完全损伤状态。而这正是在第二阶段中失效单元的

数量逐渐累积，直至所有单元都完全失效的结果。

（4）脱黏滑移阶段：载荷值降至零且不再随位移的

增大而变化。由于数值模拟未考虑实际实验中纤维完

全脱黏后的摩擦力作用。因此，在纤维完全脱黏后，压

头与纤维间不存在相互作用力，即载荷降至零。

图9（b）给出了载荷位移曲线中纤维最大顶出力（最

大载荷值）与完全脱黏位移随临界断裂能释放率的变

化情况。结果表明：在内聚力强度τ0s不变情况下，纤维

最大顶出力随临界断裂能释放率的增大而增大。这是

由于当GⅡC增大时，内聚力单元内聚表面的分离需要消

耗更多的能量，导致界面完全脱黏所需要的顶出力更

大。并且随着临界断裂能释放率的增大，纤维最大顶

出力的增大幅度减小，说明增大界面的临界断裂能释

放率能够在一定范围内提升Cf/C复合材料的承载能力，

但是超过该范围提升效果不再显著。

对于完全脱黏位移，当界面的临界断裂能释放

率增大时，纤维完全脱黏位移也增大，表现为载荷的

突变现象不突出，从最大值下降至滑移段存在明显

的滞后性。结合公式分析可知，在 τ0s 不变的情况下，

GⅡC与内聚单元完全失效时界面的相对位移 δ fs 呈线

性正比例关系。当GΙΙC 增大时，需要更大的位移变形

才能使单个界面单元的内聚表面完全分离。这就意

味着：压头移动相同的位移，GⅡC大的界面的损伤程

度比GⅡC小的界面的损伤程度低。因此，载荷的突变

效应不明显。值得注意的是，载荷突变的滞后性实

际上反映出材料具有一定的韧性。由此可见，在复

合材料的制备过程中，适当增大界面的临界断裂能

释放率，能够提高复合材料的受载能力与断裂

韧性。

3. 3 内聚力强度对纤维渐进脱黏过程的影响

进一步地，在3. 2节基础上，本研究取临界断裂能

释放率GⅡC为定值0. 001 N/mm，并以等分取13~33 MPa

之间5个不同的内聚力强度τ0s 进行纤维顶出模拟，模拟

结果如图10所示。图10（a）给出了在5种不同内聚力

强度情况下的压头承受载荷-位移曲线。从图中可知，

（a） 不同GⅡC情况下的载荷-位移曲线                 （b） 纤维最大顶出力与完全脱黏位移随GⅡC变化情况

图9　不同GⅡC情况下的纤维顶出模拟结果

Fig. 9　Simulation results of fiber push-out under different GⅡC
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曲线均表现出与3. 2中相同的阶段性特征；并且非线性

阶段的斜率与载荷最大值发生了明显变化。

图 10（b）描述了纤维最大顶出力与完全脱黏位

移随内聚力强度的变化情况。可以看出，当界面单

元的内聚力强度增大时，纤维最大顶出力也随之增

加。这是由于当界面单元受载时，其自身的应力值

需要到达内聚力强度才会进入损伤演化阶段。这就

意味着，在纤维顶出的过程中，压头前进相同的位

移，需要更大的载荷才能使界面发生损伤，导致纤维

最大顶出力与非线性阶段的斜率增大。并且纤维顶

出力的增大幅度也随内聚力强度的增大而逐渐减

小，与上述 3. 2中讨论的临界断裂能释放率对最大载

荷值的影响结果相同。

结合图 10（a）与图 10（b）的结果表明：当界面的

内聚力强度取 13 MPa时，纤维完全脱黏位移明显大

于其他情况，其载荷的突变滞后现象显著，而当内聚

力强度从 18 MPa增大到 33 MPa时，纤维完全脱黏位

移未发生明显变化。由式（7）可知，在 GⅡC不变的情

况下，τ0s 与内聚单元完全失效时界面的相对位移 δ fs
呈线性反比例关系。当内聚力强度较小时，单个界

面单元的完全分离位移较大。在这种情况下，由于

内聚力强度较小，尽管界面单元能够很快进入损伤

阶段，但是较大的完全分离位移使得内聚表面在界

面刚度显著退化后依旧黏结在一起，不会完全分离，

继续承受微量载荷。因此，载荷-位移曲线中表现出

缓慢的软化下降特征。值得注意的是，尽管可以将

载荷突变滞后效应看作是提高材料韧性的一种表

现，但是在实际材料制备中，应该避免通过减小界面

内聚力强度的方式提高复合材料韧性。因为在提高

韧性的同时，其材料的受载能力也会显著下降。

3. 4 内聚力模型参数的校准

基于上述建立的有限元分析模型及内聚参数分

析结果，结合文献中 Cf/C 复合材料单纤维顶出试验

结果，通过反拟合方法确定 Cf/C 复合材料体系界面

内聚力模型的参数。

根据内聚参数的不同建立多组模型进行试算，

计算过程中反复调整内聚力单元的 GⅡC与 τ0s 取值。

当纤维最大顶出力的模拟解与实验结果接近时，即

可认为此时的GⅡC与 τ0s 值为该复合材料体系中界面

内聚力模型参数的近似值。各组模拟结果与试验结

果的对比汇总于表4。
由表 4可以看出，当内聚力强度与临界断裂能释

放率分别为 18 MPa、0. 001 N/mm 时，模拟结果与试

验结果最为接近。

因此，将上述参数作为单向 Cf/C 复合材料体系

界面内聚力模型的最优参数。

（a）　不同 τ0s 情况下的载荷-位移曲线　　　      （b）　纤维最大顶出力与完全脱黏位移随 τ0s 变化情况

图10　不同 τ0s 情况下的纤维顶出模拟结果

Fig. 10　Simulation results of fiber push-out under different τ0s

表4　内聚力模型参数的校准结果

Tab. 4　Calibration results of the cohesive model

编号

1
2
3
4
5
6
7
8
9

10
11

GⅡC/
（N·mm-1）

0.001
0.002
0.003
0.004
0.005
0.006
0.001
0.001
0.001
0.001
0.001

τ0s/MPa

18
18
18
18
18
18
13
23
28
32
19

最大顶出力/mN
模拟

24.8
27.8
29.2
29.7
30.0
30.2
20.1
26.8
28.2
28.8
25.5

试验[18]

25.1
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4 结论

本研究提出了一种含界面相区域的纤维、界面

相、基体三相Cf/C复合材料界面模型，并采用指数梯

度模型对界面相进行数值近似。通过有限元模拟方

法，分析了不同的界面处理方式对复合材料整体力

学响应的影响。进而使用该三相模型对单纤维顶出

实验进行模拟，系统研究并分析了纤维的渐进脱黏

过程。基于分析结果，获得如下结论：

（1）相比于传统两相界面处理方式，改进的三相

界面处理方式能够更为精确地反映出材料的整体力

学响应。在基于复合材料细观结构的仿真模拟研究

中，应建立引入界面相的三相模型。

（2）单纤维顶出实验的仿真模拟结果表现出与

典型实验结果相符的四阶段性特征，分别是：线弹性

阶段、损伤萌生与扩展阶段，完全脱黏阶段与脱黏滑

移阶段，证明了该模型与模拟方法的有效性。

（3）临界断裂能释放率GⅡC对纤维最大顶出力和

完全脱黏位移的模拟结果影响较大。当界面内聚力

强度 τ0s 为 18 MPa且GⅡC的取值在 0. 001~0. 006 N/mm
之间时，纤维最大顶出力随GⅡC增大而增大，但增大

幅度减小；纤维完全脱黏位移随GⅡC的增大呈线性增

大趋势，产生了载荷突变滞后现象。在可控的情况

下，提高界面的临界断裂能释放率，可提高复合材料

界面的承载能力并延缓界面完全损伤的过早出现。

（4）内聚力强度 τ0s 对纤维最大顶出力的模拟结

果影响较大。当 τ0s 为 13 MPa时，纤维的最大顶出力

小，界面的承载能力弱。但是，纤维的完全脱黏位移

显著增大，界面完全损伤的时间节点延后。随着 τ0s
从 13 MPa 增加至 33 MPa，纤维的最大顶出力增大，

但增大幅度减小，表现出与临界断裂能释放率相同

的影响规律。在实际材料制备过程中，应尽量避免

通过减小界面强度的方式提升材料韧性。

（5）采用试验-仿真结合的细观力学方法对内聚

力模型参数进行校准，确定 Cf/C 复合材料界面内聚

力模型参数为：τ0s=18 MPa、GⅡC=0. 001 N/mm。
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