
脆性短纤维增强复合材料亚宏观模型
及损伤本构关系 3

刘洪秋　梁乃刚　　　　　　　　　夏蒙棼　　　
　　　(中国科学院力学研究所 , 北京 100080) 　　　　　(北京大学物理系 , 非线性科学中心 , 北京 100871) 　　　

摘要 　　基于随机分布短纤维与基体损伤的物理机制与统计描述 ,针对长径比、刚度

模量与强度都比较大的脆性短纤维增强复合材料 ,提出了一种亚宏观材料模型 ; 考

虑了纤维与基体的损伤统计规律、损伤诱发的各向异性与损伤率等因素对材料宏观

力学行为的影响 ,导出了亚宏观损伤本构方程. 还以短玻璃纤维增强聚丙烯复合材

料为例 ,对损伤诱致各向异性与损伤率效应及初始取向分布对材料宏观力学性能的

影响进行了定量分析 ; 理论预测与文献中提供的实验结果良好吻合.
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短纤维增强复合材料以其高性能低成本而在工程中得到了广泛的应用. 以往对纤维增强

作用的研究工作多基于自恰模型和等效夹杂模型. 文献 [1 ]对等效夹杂理论的近似推广得到

了较广泛的应用 , 复合材料损伤力学得以迅速发展. 但就增强短纤维含量较高、长细比较大

而且随机分布的复合材料而论 ,仍缺乏合理实用的材料模型与损伤本构方程. Liang 等人[2 ]将

纤维增强与滑移机制引入到材料模型中 ,提出了一种具有取向构造的多晶体材料模型及相应

的亚宏观弹塑性本构关系[3 ] ; 直接体现了材料变形诱致各向异性的物理机制[4 ] ; 纤维增强的

细观描述还被用于多相纤维增强复合材料[5 ] ; 为发展短纤维增强复合材料损伤理论提供了新

的思路.

基于 Kachanov[6 ]的损伤概念 ,均匀连续介质损伤力学得以建立与发展. 利用热力学内变

量理论 ,Rousselier 将损伤变量引入到连续介质力学理论框架中[7 ] . Murakami [8 ]将各向同性损

伤理论[9 ]发展为各向异性损伤理论. 基于裂纹与材料内部键合力破坏的统计描述 ,文献 [10 ]

提出了模拟多晶金属的损伤行为的各向异性损伤模型. Krajcinovic 针对平行排列脆性纤维束

模型认为材料损伤演化规律取决于纤维断裂强度的概率分布 , 为建立纤维增强复合材料损伤

理论做了卓有成效的尝试[11 ] .

　　与均匀连续介质不同 ,建立短纤维增强复合材料损伤理论的困难在于短纤维与损伤分布

的取向性、非均匀性、以及损伤对初始微结构缺陷、载荷历史与加载路径的复杂依赖性与损伤
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耦合效应. 因而建立复合材料损伤理论需要发展一些不同于均匀连续介质损伤力学的思路与

方法[12 ] . 如何构造体现短纤维增强复合材料微结构特征的材料模型 , 如何描述纤维、基体及

其界面的损伤演化规律 , 如何实现材料细观物理构元损伤到材料宏观损伤响应的过渡等 , 都

成为发展复合材料损伤力学的难题[13 ] .

限于现有实验资料并考虑到数学描述的简明实用 , 本文针对短纤维增强复合材料的结构

与物理性质特征 ,在下述 3 个方面做了基本假定 :一是非均匀局部应变与宏观应变的关系 ;二

是宏观材料代表单元中细观参量统计平均值的不变性 ; 三是取向不同纤维间的耦合作用可以

忽略. 在上述假定条件下 ,提出用增强纤维束构元构造材料模型 ;研究了纤维断裂强度概率分

布、取向分布密度对短纤维复合材料的各向异性损伤行为的影响 , 并考虑纤维断裂引起的应

力转移 ,导出各向异性损伤率相关的损伤本构方程. 结合玻璃纤维增强复合材料 ,着重讨论了

损伤演化规律、损伤诱致各向异性以及初始取向分布对材料宏观力学行为的影响. 接着通过

理论预测与实验结果的对照 ,检验本文提出理论模型的预测能力. 最后列举结论与讨论.

1 　材料模型的建立

111 　局部应力应变的非均匀性描述

短纤维增强复合材料由众多随机分布的短纤维和基体组成. 由于短纤维的位置与取向分

布不均匀 ,局部应力应变具有非均匀性. 本文假设基体和短纤维中的应变率随所处位置不同

而不同 ,但在未损伤前分别保持与宏观应变率成比例. 因而可以用非均匀比例因子描写局部

应变率的非均匀性.

以下用 �E
·

m 及 Ûε
～

f分别表示基体和短纤维中的局部应变率 ; P = l á l 表示取向在单位矢量

l 方向上短纤维的取向张量 , ÛE 为宏观应变率张量. 上述假设可以表示为

�E
·

m = �cm : ÛE , (1)

�ε
·

f = �cf Ûε = �cf P : ÛE , (2)

其中四阶张量 �cm和标量 �cf分别为基体与短纤维的局部应变率和非均匀比例因子 , 而符号

“～”表示它们是位置的函数. 由于材料各细观部分间的耦合作用 ,通常它们还会随宏观应变

E 的改变而变化 , 即 �cm ( E) 和 �cf (ε) ,其中ε= P : E.

本文只考虑小变形等温过程 ,材料各组分均为增量线性介质. 用 �S
·

m 和 �Km 表示基体内部

的应力率和瞬时刚度张量 , �σ
·

f 和 �kf 表示短纤维的应力率及瞬时刚度模量. 基体和短纤维的

增量应力应变关系可以表示为

�S
·

m = �Km : �E
·

m , (3)

�σ
·

f = �kf �ε
·

f . (4)

112 　材料模型与模型材料的瞬时 (切线) 刚度张量

本节考虑单向短纤维增强复合材料 , 其中增强纤维在基体内的位置是随机的 , 但分布在

同一方向上. 单位体积的变形总功率等于各组分的变形功率之和 ,即

S : ÛE =∫vm

�Sm : �E
·

m d v +∫vf

�σf �ε
·

f d v = ∫vm

�cm : �S m d v +∫vf

�cf �σf d vP : ÛE , (5)
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在等温弹性过程中 ,总功率就是 Helmholtz 比自由能变化率. 由此可得宏观总应力为

S =∫v
m

�cm : �Smd v +∫v
f

�cf �σf d v P , (6)

上式表明 ,复合材料的总应力是由基体和纤维分担的. 于是 ,总应力率为

ÛS =∫vm

( �cm : �S
·

m + �c
·

m : �Sm) d v +∫vf

( �cf �σ
·

f + �c
·

f �σf) d vP , (7)

将 (1) 和 (2) 式代入 (3) 和 (4) 式 , 并由 (7) 式可得

ÛS = ( vm �Km + vf �Kf) : ÛE , (8)

其中

�Km =
1
vm∫v

m

�cm : �Km : �c m +
1
2 �Sm :

d�cm

d E
+

d�cm

d E
: �Sm d v , (9)

�Kf = �kf P á P , 　�kf =
1
vf∫vf

�c2
f �kf + �σf

d�cf

dε
d v (10)

分别为基体和纤维对宏观刚度张量的贡献 , vm 与 vf 分别是基体与纤维的体积分数.

(8) ～ (10) 式即为等温无损伤过程单向非均匀短纤维增强复合材料的增量本构关系.

根据以上讨论 ,单向短纤维复合材料可以看作是由刚度为 �Km 的连续基体和刚度为 �kf 的

纤维束组成的模型材料 ,其中基体和纤维束分别满足关系式

ÛSm = �Km : ÛE , (11)

Ûσf = �kf Ûεf (其中 Ûεf = P : ÛE) . (12)

基体和纤维束的平均刚度反映了细观随机分布的统计平均特性 ,而它们随变形历程的变化规

律由具体材料的统计特性决定. 应当指出 :与长纤维增强复合材料不同 ,本文所考虑的材料代

表单元尺度远大于纤维长度 ,纤维的长径比、刚度模量与强度都比较大. 纤维束的性质不仅取

决于短纤维自身的性质 ,而且取决于短纤维分布的非均匀性. 由此 ,纤维束的整体性能与刚度

为 �kf 的长纤维等效. 由于不考虑不同取向纤维间的耦合作用 ,上述材料模型可推广应用于纤

维取向更为复杂的复合材料 , 见 213 节. 下一节仍针对单向短纤维增强复合材料模型推导损

伤本构方程. 由于不会引起混淆 , 下文中将省略平均刚度张量上的符号“ - ”.

2 　损伤本构方程

211 　损伤变量的统计表达式与热力学关系

短纤维增强复合材料的损伤包括短纤维的断裂、界面脱粘、基体损伤及它们的相互作用

等. 基体损伤破坏了纤维的载荷传递路径 ,而纤维损伤导致基体内部的缺陷和应力集中加剧.

因此 ,不管哪一种损伤发生都将影响基体和纤维束二者的承载能力 ,导致复合材料的力学性质

的蜕化. 对于如此复杂的损伤及相互耦合作用 ,很难分别对所有损伤的细节逐一进行描述.

为此 ,本文将复合材料损伤归为两类 :一是基体损伤 ,一是由纤维断裂与界面脱粘引起的纤维

束的损伤.

按照 Kachanov 的损伤定义 ,基体和纤维束的平均应力应满足下列关系 :

Sm = (1 - Dm) S (ef)
m , (13)
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σf = (1 - Df)σ
(ef)
f , (14)

其中 Dm 是基体承载面积的折减百分比 , Df 为由纤维断裂与界面脱粘引起的纤维束损伤的百

分比.

依照 Kachanov 的损伤定义 , 有效应力 S (ef)
m 与σ(ef)

f 遵循无损伤材料的原有应力应变响应

规律 :

ÛS (ef)
m = Km : ÛE , (15)

Ûσ(ef)
f = kf Ûεf , (16)

其中 Km 和 kf 是基体与纤维束的平均刚度. 如果ψ(εfc) 表示界面脱粘或纤维断裂应变εfc的

概率密度分布 ,满足归一化条件

∫
∞

ε
cr

ψ(εfc) dεfc = 1 , (17)

则 Df 可以表示为

Df (εf) =∫
ε

f

ε
cr

ψ(εfc) dεfc , (18)

其中εcr为损伤应变的门槛值 , εf 为累积应变. 广义地讲 ,上式中的εf 应为变形过程中达到的

最大应变. 这样 ,纤维束的损伤可以由短纤维的断裂应变的概率密度分布及最大应变来确定.

对于等温无限小变形过程 ,存在两类独立状态变量 :应变张量 E 和损伤向量 D = { Dm ,

Df} . 在增广状态空间 ,由 Helmholtz 比自由能 f 表示的 Gibbs 关系可以推广为[12 ]

ρ0 Ûf = S : ÛE - η·ÛD , (19)

其中ρ0 是质量密度. 与 E 和 D 共轭的变量为应力张量 S 和广义热力学力η= {ηm , ηf} ,而且

S 和η均为 E 和 D 的函数. 既然广义热力学力η是 E 和 D 的函数 , D 也可以看作 E 和η的

函数. 于是损伤演化方程可写为

ÛD =
5 D
5 E

: ÛE +
5 D
5η·Ûη. (20)

考虑一个完全由宏观应变控制的准静态过程 ,η可以看成只是应变的函数. 上式便可进一步

表示为

D =
5 D
5 E

+
5 D

5η
·

dη

d E
: ÛE =

d D
d E

: ÛE , (21)

即损伤演化率与应变率呈线性关系. 在此情况下 ,损伤演化取决于d D
d E

,而d D
d E

由具体材料决

定. 就纤维束而言 ,由纤维束损伤的定义 (18) 式可得

d Df

d E
= ψ(εf) P . (22)

212 　损伤率效应与损伤本构方程

在考虑损伤的情况下 ,宏观变形总功率仍然为基体和纤维束的功率之和 ,利用 (13) 和 (14)

式 , 单元体上的总功率为

S : ÛE = vm (1 - Dm) S (ef)
m : ÛE + vf (1 - Df)σ

(ef)
f P : ÛE , (23)

由此可得
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S = vm (1 - Dm) S (ef)
m + vf (1 - Df)σ

(ef)
f P , (24)

上式表明应力仍然是由基体和纤维束分担的 , 损伤对总应力的影响分别通过基体和纤维束承

载能力的折减来确定. 由上式可导出应力率为

ÛS = vm (1 - Dm) ÛS (ef)
m - ÛDm S (ef)

m + vf (1 - Df) Ûσ(ef)
f - ÛDf σ

(ef)
f P , (25)

由此可见 ,总应力率不仅受损伤状态的影响 , 而且受损伤率的影响. 鉴于对损伤过程的热力

学考虑 ,损伤率可由应变率表示. 将 (15) 、(16) 及 (21) 式代入 (25) 式 , 可得

ÛS = { vm K(ef)
m + vf K(ef)

f } : ÛE , (26)

其中

K(ef)
m = (1 - Dm) Km -

1
2 S (ef)

m á
d Dm

d E
+

d Dm

d E
á S (ef)

m , (27)

K(ef)
f = k

(ef)
f P á P 其中 k

(ef)
f = kf (1 - Df) - σ(ef)

f
d Df

dεf
, (28)

K(ef)
m 是基体的四阶有效刚度张量 , K(ef)

f 为纤维束的四阶有效刚度张量. K(ef)
f 反映了单向纤维

束的损伤对宏观刚度张量的影响. 同样 ,有效刚度张量的折减也可以分为两部分 :一是由损伤

状态引起的 ,一是由损伤率引起的 ,后者称之为损伤率效应.

本文不考虑应变减小情况下材料的愈合与损伤发展 ,即应变幅度减小时 ÛD ≡0. 就一束

纤维而言 ,损伤演化过程中的有效刚度可叙述为

k
(ef)
f =

kf (1 - Df) - σ(ef)
f

d Df

dεf
, 当 | εf | ≥max(| εh

f | , | εcr | ) 及εf dεf > 0 ,

kf (1 - Df) , 　　　　 当 | εf | < max (| εh
f | , | εcr | ) 或εfdεf ≤0.

(29)

基体的损伤率为零时的有效刚度张量为

K(ef)
m = (1 - Dm) Km , (30)

它与传统的损伤理论相同. 可见 ,在损伤率效应对有效刚度影响不大时 , (30) 式是估计有效刚

度张量的近似公式. 基体损伤增长规律因材料而异 , 在第 3 节中作具体讨论.

总之 , (26) ～ (28) 式是单向短纤维增强复合材料增量亚宏观损伤本构关系. 在损伤增长

过程中 ,有效刚度张量不仅依赖于损伤状态而且依赖于损伤率效应. 损伤状态不足以确定材

料的进一步承载能力. 而损伤率效应可能引起材料承载能力进一步降低 , 成为最终导致损伤

演化诱发灾变的关键因素[13 ] .

213 　多向短纤维增强复合材料的损伤本构方程

多向短纤维增强复合材料中 ,短纤维的空间位置是随机的 ,其取向用取向密度分布函数描

述. 模型材料中的纤维束取向分布应与短纤维的取向分布函数相同. 因此 ,短纤维复合材料

模型可以由两种构元组成 :一是基体 ,一是具有取向分布密度ρ的纤维束 , 所有纤维束的取向

单位矢量在三维空间中形成一单位半球. 纤维束的取向密度分布函数反映了短纤维取向的统

计效应 ,是对材料内部结构的统计表述. 而长纤维复合材料的取向结构相对比较简单.

由 (28) 式可知 ,纤维束对宏观刚度张量的贡献取决于其取向张量 P、有效刚度及体积分

数. 限于现有实验资料并照顾到数学描述的简明实用 , 暂不考虑取向不同纤维间的耦合作

用. 于是 ,具有取向密度ρ的短纤维增强复合材料的总功率可以通过叠加而得到 ,由此导出

的纤维组合刚度张量为
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K(ef)
f =∫Ω

ρk
(ef)
f P á P dΩ , (31)

其中 , 取向在 dΩ中的纤维体积为ρdΩ , 取向密度ρ满足

∫Ω
ρdΩ =∫

2π

0∫
π
2

0
ρ sinθdθd < = 1 , (32)

其中θ和 <为球坐标. 因此 ,对于各向同性分布 ,应有ρ= 1/ 2π. 如果ρ与 k
(ef)
f 均为常数 , 材

料是初始各向同性的. 否则 ,材料为初始各向异性. 将 (28) 式中左端的方程改为方程 (31) ,便

得到多向短纤维增强复合材料的损伤本构方程.

3 　玻璃纤维增强聚丙烯复合材料的损伤分析

本文将损伤归为基体损伤和由纤维断裂与界面脱粘引起的纤维束的损伤. 下面以玻璃纤

维增强聚丙烯复合材料为例 ,提出具体的损伤演化规律. 利用本文提出的材料模型及损伤本

构方程 , 综合分析各组分损伤对材料宏观力学行为的影响 ,并与相应的实验结果作比较.

311 　纤维束的损伤演化规律

短纤维增强复合材料的纤维断裂应变概率密度通常服从截断的 Weibull 分布 ,即

ψ(εfc) =

0 , 　　　　　　　　　　　　　　　　　　　| εfc | < | εcr | ,

λf nf

ε0

εfc

ε0

( n
f
- 1)

exp - λf
εf

ε0

n
f

-
εcr

ε0

n
f

, | εfc | ≥| εcr | ,
(33)

积分上式可以得到损伤变量为

Df (εf) =

0 , 　　　　　　　　　　　　　　　　| εf | < | εcr | ,

1 - exp - λf
εf

ε0

n
f

-
εcr

ε0

n
f

, 　　| εf | ≥| εcr | ,
(34)

其中λf 是纤维束的损伤系数 , nf 为断裂应变的 Weibull 指数 ,ε0 为无量纲化材料参数. 纤维断

裂应变的 Weibull 分布恰好为纤维束的损伤率. 因而 ,

d Df

dεf
=

0 , 　　　　　　　　　当 | εf | < max (| εh
f | , | εcr | ) 或εf dεf ≤0 ,

λf nf

ε0
(1 - Df)

εf

ε0

( nf - 1)

, 当 | εf | ≥max(| εh
f | , | εcr | ) 及εfdεf > 0 ,

(35)

上式表明 ,损伤率效应并非随应变而单调变化 ,它还会受到加载方式及损伤历史的影响.

若 ÛDf > 0 ,对应于 nf = 2 的损伤临界条件可以表示为

1
2

kfε
2
f -

1
2

kfε
2
cr ≥0 , (36)

上式与断裂力学中 Griffith 裂纹扩展条件类似.

312 　基体的损伤演化规律

实验结果表明 :玻璃纤维增强聚丙烯复合材料的基体和纤维损伤是密切相关的. 以下对

该类材料的损伤分析中 ,取基体承载能力的退化与纤维损伤的平均值及纤维的体积分数成比

例 ,即

Dm = λm vn
mf �Df , 　 �Df =∫Ω

ρDf dΩ, (37)
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其中λm 是基体的损伤系数 , nm 是基体损伤随纤维体积分数变化指数. 在这种情况下 ,基体的

损伤增长取决于纤维束的损伤 ,其损伤率张量可以表示为

d Dm

d E
= λm vn

mf ∫Ω
dg

ρ
d Df

dεf
PdΩ , (38)

其中Ωdg为所有满足纤维束损伤增长条件的纤维束取向集合 ,即

Ωdg = dΩf ; | εf | ≥max (| εh
f | , | εcr | ) , εfdεf > 0 , (39)

将 (35)和 (38)式代入 (26)～ (28)式可得用于玻璃纤维增强聚丙烯复合材料的损伤本构方程的

具体形式.

313 　基体和纤维束的力学参数

从文献[14 ]的有关玻璃纤维聚丙烯复合材料板的实验来看 ,短纤维基本上在平面内随机

分布. 因此 ,该类复合材料板的取向分布可近似描述为

ρ =
1
πδθ -

π
2

, (40)

其中δ为 Dirac2δ函数. 而空间各向同性复合材料的取向分布为ρ= 1/ 2π. 为了专门考查纤

维取向及损伤引起的各向异性效应 ,先略去基体与纤维应变率的空间非均匀性 ,即取 �cm 恒等

于四阶单位张量 , �cf ≡1. 这种情况下 ,复合材料的弹性刚度张量完全由基体和纤维的基本弹

性常数所决定 ,其中纤维模量 kf = 76 GPa ,基体模量 Em = 1. 6 GPa ,基体 Poisson 比νm = 0. 4. 根

据 Thomason 等的部分实验结果 , 标定出的材料常数分别为 :εcr = 0. 01 , ε0 = 0. 038 , λf = 2110 ,

nf = 4. 0 , λm = 12. 0 , nm = 0. 5. 在数值模拟中 ,将平面各向同性分布的纤维离散分布在 360 个

等分的方向上 , 各取向上的纤维束具有相同的物理性质. 而对于空间各向同性复合材料 ,纤

维离散为 1 440 个取向上的纤维束 .

314 　损伤诱发各向异性效应

图 1 给出玻璃纤维聚丙烯复合材料板的拉伸模量、拉伸强度与破坏应变随纤维体积分数

图 1 　复合材料板的拉伸模量、拉伸强度与破坏应变随纤维体积分数的变化
(a) 拉伸模量随纤维含量的变化 ; (b) 拉伸强度随纤维含量的变化 ; (c) 拉伸破坏应变随纤维含量的变化

的变化曲线. 其中拉伸模量与拉伸强度随纤维体积分数的变化几乎呈线性关系 ,见图 1 (a) 和

1 (b) , 而破坏应变随纤维体积分数的变化呈现强非线性 ,见图 1 (c) . 损伤使复合材料板呈现

正交各向异性. 材料的软化是由于基体和纤维束的损伤以及损伤率效应所致. 上述理论预测

与文献[14 ,15 ]的实验结果吻合. 由于缺乏有关实验的刚度数据 , 本文以 E11 = - 2 Em 对应的

应变作为破坏应变.
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一条完整的单轴拉伸曲线包含了从初始弹性变形阶段到损伤萌生、演化至破坏全过程.

在此过程中的损伤将诱发材料各向异性. 然而 ,这种各向异性却难以通过单轴拉伸曲线来反

映. 下文通过分析刚度张量的变化揭示损伤对复合材料整体性能的影响及损伤诱致各向异

性. 以下将以 30 %纤维含量的各向同性复合材料为例. 图 2 给出复合材料的 5 个工程常数

E11/ Em 与 E22/ Em ( = E33/ Em) , G12/ Gm ( = G13/ Gm) 与 G23/ Gm 及ν12随拉伸应变的变化曲线.

它们均随拉伸应变的增加而降低 ,与拉伸方向有关的分量比其他分量下降速度快 ,其中拉伸模

量 E11下降得最快. 各曲线的非光滑性是由损伤率效应引起的. E11与 E22及 G12与 G23间的差

别反应材料由初始各向同性变为损伤各向异性. 这种损伤诱发的各向异性随损伤的增加而逐

渐变强.

图 2 　各向同性复合材料的工程材料常数随拉伸应变的变化
(a) E11/ Em(曲线 1) 及 E22/ Em(曲线 2) 随拉伸应变的变化 ; (b) G12/ Gm(曲线 1) 及 G23/ Gm(曲线 2) 随拉伸应变的变化 ;

(c) ν12随拉伸应变的变化

315 　纤维初始取向分布对材料宏观行为的影响

随着短纤维增强聚合物复合材料的塑料注射成型技术的广泛应用 ,取向集中对材料整体

性能的影响也越来越重要. 取向分布不仅影响复合材料的刚度而且影响其整体性能. 鉴于塑

料注射成型技术的特点 ,短纤维的取向分布可近似地采用余弦型函数描述 ,即

ρ =
1

2π
( n + 1) cos nθ, n = 0 ,1 ,2 , ⋯, (41)

其中 x1 为轴注射方向 ,θ为关于 x1 轴的倾斜角. 当 n = 0 时 ,对应于各向同性纤维分布 ;当

n →∞时 ,复合材料性质趋于单向纤维增强复合材料. 为此 ,将 n 作为纤维取向集中程度的度

量 ,研究初始取向结构对复合材料性能的影响.

纤维取向分布的集中程度对其他方向的性质也有较大的影响. 特别是由于初始各向异性

与损伤各向异性的共同作用 ,损伤过程中材料性质的变化也是非常复杂的. 对于纤维具有余

弦型分布的复合材料 ,初始性质表现为横观各向同性. 图 3 给出纤维取向密度分布分别为

n = 0 , 1 , 3 , 5对拉伸与剪切模量的影响. 初始拉伸模量 E11随着 n 的增加而增加 ,但由损伤

引起的折减速度也随之加快. 这正说明了较强取向的复合材料表现为高强低韧的原因. 然

而 ,横向拉伸模量 E22与剪切模量 G23均随 n 及损伤的增加而减少. 剪切模量 G12随 n 的变化

很复杂 ,表现出强非线性. 由此可见 ,纤维的取向化在加强某些性质的同时 ,也削弱了其他方

向的性质. 因此 ,适当地控制短纤维增强复合材料的纤维取向分布对实现材料性能优化是十

分重要的.
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图 3 　对应不同取向密度的拉伸与剪切模量随拉伸应变的变化曲线
(a) 拉伸模量 E11/ Em 随拉伸应变的变化 ; (b) 横向拉伸模量 E22/ Em 随拉伸应变的变化 ;

(c) 剪切模量 G12/ Gm 随拉伸应变的变化 ; (d) 横向剪切模量 G23/ Gm 随拉伸应变的变化

4 　讨论与结论

针对短纤维与基体损伤物理机制 , 本文提出了一种亚宏观材料模型 , 用于模拟复合材料

的宏观力学响应 ,特别是损伤行为 , 导出了体现损伤各向异性与损伤率效应的本构关系. 该

模型可以比较灵活方便地用于不同纤维取向分布的纤维增强复合材料 ,如数值分析中所涉及

到的各向同性分布、平面分布及余弦型分布等复合材料.

增强纤维取向不匀形成的初始各向异性与损伤诱发的各向异性对短纤维增强复合材料的

性能有举足轻重的作用. 损伤诱发的各向异性 ,与变形历史及载荷路径相关 ,本模型易于反映

这种相关性.

损伤率效应对短纤维增强复合材料的继续承载能力有至关重要的影响. 在外载荷控制的

加载条件下 , 损伤率效应诱发的材料强度失效与损伤诱致材料突然破坏会在损伤远小于

100 %时发生. 在应变控制的加载条件下 , 损伤率效应导致材料软化.

当然 , 实际的细观构造比本文的模型材料还要复杂得多. 本文提出的理论只是初步尝

试. 旨在通过讨论 , 在建立材料细观结构及其各取向组分物理参数的统计平均值与材料宏观

第 1 期 刘洪秋等 :脆性短纤维增强复合材料亚宏观模型及损伤本构关系 37　　　



力学性能与变形响应之间的关系方面开阔思路 , 为短纤维增强复合材料的工程应用与优化设

计提供参考.
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