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纤维增强聚合物基复合材料具有比强度高、比模量高、结构可设计性强等优点，已广泛应用于航空航天、汽车、能源等领域。然而其一般呈现强而脆的特点，在使用过程中，容易在过载条件下发生脆性断裂[1]问题，严重影响构件的安全性。纤维混杂[2-4]是解决该问题的有效手段之一。通过不同纤维（碳纤维/玻璃纤维）之间一定设计，混杂复合材料[5]能够实现类似于金属屈服的力学行为，从而有效提高纤维增强树脂基复合材料韧性和延展性[6]，解决脆性断裂问题。
复合材料的伪延展性不同于金属材料的屈服，它的本质是混杂复合材料中低失效应变纤维层的渐进、离散的损伤。Wisnom[7-9]等研究者发现，对于碳/玻混杂复合材料存在4种典型的失效模式，如图1所示。只有当碳纤维层发生碎片化断裂时（如图1（c）、（d）所示），碳/玻混杂复合材料才展现出伪延展性。而碳纤维层碎片化断裂的条件为：（1）碳纤维层断裂后玻璃纤维层能够继续承载，不发生过早的整体断裂（如图1（a）所示），为此，外部的玻璃纤维层需足够厚或强以满足承载要求；（2）碳纤维层断裂后无如图1（b）所示的大面积分层损伤，因此，抑制层间大面积分层损伤的萌生是碳/玻混杂复合材料是否呈现伪延展性的关键。
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	(a)玻璃纤维和碳纤维同时断裂
(a)Simultaneous fracture of glass and carbon fibers
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	(b)碳纤维层断裂并伴随单个分层损伤
(b)Fracture of carbon layer with single delamination
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	(c)碳纤维层多次碎片式断裂
(c)Carbon layer fragmentation
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	(d)碳纤维层多次断裂并伴随离散的分层损伤
(d)Carbon layer fragmentation with diffused delamination


图1  纤维混杂复合材料不同失效模式及对应应力-应变曲线
Fig.1  Different damage modes of hybrid composites and corresponding tensile stress-strain curves of hybid composites
提高层间断裂韧性能够有效增加复合材料抗分层损伤的能力[10-13]。对于拉伸载荷下的碳/玻混杂复合材料，由于碳纤维失效应变小于玻璃纤维，因此，碳纤维层首先发生断裂。碳纤维层断裂后，碳纤维层和玻璃纤维层之间发生平行于拉伸载荷方向的相对位移，层间受剪切应力的作用，此时，形成的分层损伤为Ⅱ型（剪切型）分层损伤。因此，决定碳/玻混杂复合材料层间分层损伤扩展难易程度的性能参数是Ⅱ型层间断裂韧性（GⅡC）。
Ⅱ型层间断裂韧性受树脂基体类型[14-15]以及树脂中增韧相影响。Srivastava[16]等以多壁碳纳米管（Multi-walled carbon nanotube, MWCNT）为填料置于碳纤维织物复合材料层间，结果表明，GⅡC提升了115%，这是由于碳纳米管桥接基体提高了裂纹尖端生长的阻力，从而有效抑制了分层损伤的萌生。Marino等研究者[17-18]通过在碳纤维层和玻璃纤维层之间增加ABS树脂薄膜（film-interleaving）的方式改变了混杂复合材料的层间断裂韧性。他们发现由于两种不同树脂接触界面生成了新的相界面，能够有效增加纤维层与树脂薄膜的粘合程度，从而有效抑制了大面积分层裂纹的扩展，实现了碳纤维层的碎片式断裂，得到了含有非线性段的拉伸应力-应变曲线，同时，混杂复合材料的模量与强度并没有发生改变。此外，Czél和Marino[19]通过在标准厚度铺层之间加入尼龙-6纳米纤维层提高了混杂复合材料的层间断裂韧性，他们发现尼龙-6纳米纤维层的加入提高了混杂复合材料的层间断裂韧性，从而更易实现碳/玻混杂复合材料中的碳纤维层的碎片式断裂，从而实现伪延展性。
[bookmark: _Hlk157094206]目前有关复合材料层间断裂韧性的研究，只要聚焦于如何提高层间断裂韧性，并未系统探究层间断裂韧性与混杂复合材料失效机理以及力学行为之间的关系。针对这一问题，本文拟通过建立Ⅱ型层间断裂韧性与混杂复合材料失效模式之间的量化关系，系统探究Ⅱ型层间断裂韧性对混杂复合材料力学行为的影响规律，并对给定Ⅱ型层间断裂韧性混杂复合材料的失效模式进行预测。为了对预测结果进行验证，本文选取了两种力学性能相当但韧性不同的常用双酚A型环氧树脂（7901和9A16）作为基体来制备不同Ⅱ型层间断裂韧性的混杂复合材料，并对其拉伸性能和失效机理进行了分析。	Comment by administrator: 尽量少使用“本文”之类的表述

1.	原材料及试样制备
1.1	原材料
本文所用的原材料如表1所示。其中，9A16树脂和7901树脂均为双酚A型环氧树脂，其基本性能见表2。由表2可知，两种牌号的环氧树脂除了玻璃化转变温度（Tg）和拉伸强度存在一定差异，其它性能基本相当。但是二者所使用的增韧剂类型和含量均不相同，故其断裂韧性存在显著差异。由于生产厂商并未对相关性能参数进行表征，表2中无具体数值，因此后续本文对层间断裂韧性进行了实验表征。
表1  实验原材料
Tab.1  List of raw materials
	原材料名称
	型号
	厚度/mm

	碳纤维/环氧预浸料
	T300/7901
	0.02

	玻璃纤维/环氧预浸料
	S4/7901
	0.12

	碳纤维/环氧预浸料
	T300/9A16
	0.02

	玻璃纤维/环氧预浸料
	S4/9A16
	0.12



	
表2  9A16树脂和7901树脂浇铸体基本性能
Tab.2  Basic properties of 9A16 resin and 7901 resin

	树脂浇铸体性能（120℃固化）
	9A16树脂
	7901树脂

	玻璃化转变温度/℃
	146
	115

	树脂密度/（g/cm3）
	1.20
	1.20

	拉伸强度/MPa
	65
	91

	拉伸模量/GPa
	3.1
	3.0

	弯曲强度/MPa
	124
	104

	弯曲模量/GPa
	3.3
	3.0



1.2	试样制备
本文设计和制备了基于不同树脂基体的Ⅱ型层间断裂韧性测试试样以及碳/玻层间混杂复合材料试样这两类试样。
1.2.1	Ⅱ型层间断裂韧性试样制备
虽然层间断裂韧性主要由基体性能决定，但是由于碳纤维和玻璃纤维与树脂基体的界面结合性能不同，混杂复合材料层间断裂韧性与单一纤维增强的复合材料的层间断裂韧性存在一定的差异性。为了具体探究此差异性，本文针对不同的树脂体系，分别设计了三种层间断裂韧性的试样，如图2所示，分别为纯玻璃纤维构型（GG）、纯碳纤维构型（CC）以及碳/玻混杂构型（C/G）。按照图2所示的具体铺层顺序在模具上对预浸料进行铺覆。在铺覆过程中，于中间位置插入厚度为0.01 mm的聚四氟乙烯（Polytetrafluoroethylene, PTFE）薄膜来预制分层，如图3所示。铺覆完成后，采用模压工艺制备试样，固化制度为120 ℃、1.5 MPa下保温、保压2 h。待试样冷却至室温后脱模，而后通过水切割（global MAX，南京傲马水射流有限公司）对层合板进行切割。切割后的试样尺寸为140 mm×24 mm。为观测分层损伤的扩展情况，在试样一侧喷涂一层白色光亮涂层并标记刻度。此外，由于聚四氟乙烯薄膜的厚度为0.01 mm，预制分层损伤尖端较钝，与实际裂纹尖端存在一定的差异，故通过特定工装将预制分层损伤的一侧顶开，从而引入长度为2~5 mm的端部较为尖锐的预制裂纹，如图4所示。
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	(a)G13/G/G/G13（GG构型）
(a)G13/G/G/G13（GG configuration）
	(b)G13/C3/C3/G13（CC构型）
(b)G13/C3/C3/G13（CC configuration）
	(c)G13/G/C6/G13（C/G构型）
(c)G13/G/C6/G13（C/G configuration）


图2  含预制分层层合板的构型设计示意图
Fig.2  Schematics of the composite layup containing pre-inserted delamination
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	图3  含预制分层层合板的制备
Fig.3  Fabrication of laminates containing pre-inserted delamination
	图4  尖锐分层损伤端部的预制
Fig.4  Manually promoted crack tip



1.2.2	混杂复合材料拉伸试样制备
为了系统地探究层间断裂韧性对碳/玻混杂复合材料力学性能的影响，本文设计了两种不同碳纤维层厚度和体积分数的混杂构型，分别是[SG4/C4/SG4]（C4）和[SG4/C8/SG4]（C8），如图5所示。按照所设计的铺层顺序进行预浸料铺覆，并通过模压工艺制备层合板，固化制度为120 ℃、1.5 MPa下保温、保压2 h。通过水切割global MAX，南京傲马水射流有限公司）对层合板进行切割得到碳/玻混杂复合材料拉伸试样，试样尺寸为240 mm×15 mm，并在试样夹持部分粘贴了50 mm×15 mm的玻璃纤维增强环氧树脂加强片。
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	（a）C4
	（b）C8


图5  碳/玻混杂复合材料构型示意图
Fig.5  Schematic of carbon/glass hybrid composites
2	性能测试方法
2.1 Ⅱ型层间断裂韧性测试
Ⅱ型层间断裂韧性测试根据JIS K 7086-1993标准执行，测试方法为端部缺口三点弯曲试验。加载速度为0.5 mm/min，并通过CCD相机拍照记录裂纹尖端移动距离，拍照频率为2 Hz。为保证实验结果可靠性，每类试样至少平行测试5次。
2.2 拉伸性能测试
依据ASTM D3039进行拉伸性能测试，实验采用的设备为力试万能试验机LE5105，加载速率为2 mm/min。每个混杂复合材料构型至少测试5个试样。
测试前，对试样表面进行了散斑处理，测试过程中采用CCD相机记录试样变形情况，其采样频率为4 Hz。通过数字图像相关技术（Digital Image Correlation）对图片进行处理，计算得到测试过程中的应变。
对于在拉伸载荷下的混杂复合材料，其典型力学性能指标包括：屈服应力、屈服应变、伪延展应变，拉伸模量、拉伸强度等。各性能指标在应力-应变曲线上的定义见图6。
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图6  混杂复合材料各项力学性能指标定义
Fig.6  Definition of mechanical properties of hybrid composites
3	结果分析与讨论
3.1	基体类型对层间断裂韧性的影响
不同构型复合材料的Ⅱ型层间断裂韧性如图7所示。由图可知，对于同种树脂基体，不同构型试样，从玻璃纤维层到碳纤维层再到碳/玻混杂，层间断裂韧性呈下降趋势。这表明碳/玻混杂复合材料的层间性能要低于单一的纤维增强复合材料的层间性能，因而，在混杂复合材料层间更容易产生分层损伤。而对于同种构型、不同基体类型的试样，无论是碳纤维层间、玻璃纤维层间还是碳/玻混杂层间，以9A16为基体的复合材料的层间断裂韧性均小于7901基体复合材料的层间断裂韧性，且这种差异在碳纤维层间和碳/玻混杂层间更加显著。这表明7901树脂具有更高的层间断裂韧性，分层损伤更难在7901树脂基体中扩展。
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	图7  不同构型试样Ⅱ型层间断裂韧性
Fig.7  Mode II interlaminar fracture toughness of specimens of different configurations


3.2	碳纤维层临界厚度的计算分析
由于碳纤维的失效应变小于玻璃纤维的失效应变，在拉伸载荷下，碳纤维层首先发生断裂。假设碳纤维层断裂释放的能量全部由分层损伤所消耗，那么，可以通过应变能释放率（G，单位面积所消耗的应变能）与Ⅱ型层间断裂韧性(GⅡC)[8, 20-21]的大小关系来判断是否产生分层损伤。当G> GⅡC时，表明碳纤维层断裂释放的应变能足以引起层间分层损伤的萌生与扩展，此时，碳纤维层不会发生碎片式断裂；当G< GⅡC时，表明碳纤维层断裂释放的应变能不足以引起分层损伤，此时，碳纤维层在应力重新分布的条件下，趋向于碎片化断裂。 
图8所示为碳/玻混杂复合材料示意图，玻璃纤维层和碳纤维层的厚度分别是tglass、tcarbon，模量为Eglass、Ecarbon，W为试样的宽度。
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图8  碳/玻混杂复合材料的层间分层损伤示意图
Fig.8  Schematics of interlaminar delamination in carbon/glass hybrid composites
碳纤维层断裂前混杂复合材料的初始模量E1可由公式（31）计算得到。
	

	（31）



其中，混杂复合材料总厚度，则碳/玻混杂复合材料初始模量可表示为：
	

	（42）


碳纤维层断裂引发分层损伤时，混杂复合材料的等效弹性模量E2可由公式（53）计算得到。
	

	（53）


在拉伸载荷下，单位长度混杂复合材料的应变能（U）可由式（64）进行计算，其中σ、ε分别是混杂复合材料的应力和应变，E是混杂复合材料的模量。
	
[bookmark: _Hlk150983733]
	（64）


单位长度混杂复合材料分层损伤前后所释放的应变能可由式（75）进行计算，其中U1表示分层损伤产生前的应变能，U2表示分层损伤产生后的应变能。
	

	（75）


此时，能量释放率（G）可表示为：
	
[bookmark: _Hlk150984040]
	（86）


将式（42）-（75）带入式（86）中可得：
	

	（97）


由于碳纤维断裂前，混杂复合材料沿厚度方向变形一致，则中间碳纤维层的应力σcarbon可由公式（108）得到。
	

	（108）


将σcarbon带入公式（9），得到能量释放率（G）表达式的另一种形式。
	

	（119）


上式中，碳纤维断裂时所受应力（σcarbon）等于碳纤维复合材料的强度（Scarbon）。由此，便可计算得到不同玻璃纤维层厚度下的应变能释放率（G）与碳纤维层厚度（tcarbon）之间的关系，如图9所示。计算时所用的性能参数见表3。
表3  临界厚度计算所用参数
Tab.3  Parameters used for critical thickness calculation
	基体类型
	E1/GPa
	E2/GPa
	Scarbon/MPa
	GⅡC/(N/mm)

	9A16
	45
	135
	2150
	1.75

	7901
	45
	135
	2150
	2.08
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图9  不同玻璃纤维层厚度下应变能释放率随碳纤维层厚度变化曲线
Fig.9  Curves of strain energy release rate vs. carbon fiber layer thickness
由图可知，在特定玻璃纤维层厚度下，随着碳纤维厚度的增加，其断裂时应变能释放率呈上升趋势；随着玻璃纤维层厚度的增加，应变能释放率呈下降趋势。
此外，对于所设计的玻璃纤维层为0.48 mm厚度的混杂复合材料，令G= GⅡC，便可计算特定层间断裂韧性条件下实现碳纤维层碎片化断裂的临界厚度（tcarbon-c），碳纤维层临界厚度（tcarbon-c）与层间断裂韧性（GⅡC）的关系如图10所示。由图可知，该曲线将区间分为两部分，曲线上下两部分分别对应着不同的失效模式。在曲线上方的部分，碳纤维层断裂后引发大面积分层，而下方部分则是对应着碳纤维层碎裂的失效模式。实现碎片式断裂的碳纤维层临界厚度与层间断裂韧性（GⅡC）呈正相关关系，这说明更大的GⅡC意味着混杂复合材料可在更厚的碳纤维层下实现碳纤维的碎片式断裂，从而使混杂复合材料呈现伪延展性。
	[image: ]


图10 层间断裂韧性（GⅡC）与碳纤维层极限厚度（tcarbon-c）的关系曲线
Fig.10  Curve of relationship between interlaminar fracture toughness (GⅡC) vs. critical carbon layer thickness (tcarbon-c)
3.3	Ⅱ型层间断裂韧性对失效机理的影响
图11所示为C4（9A16）碳/玻混杂复合材料的应力-应变曲线和对应的失效过程图。图11中的浅灰色区域表示碳纤维层和玻璃纤维层之间的分层损伤。加载前的试样如图11中（1）所示。当加载到一定载荷时，碳纤维层发生断裂，即（2）点，而后断裂成离散的、较小的碎片，在碳纤维层断裂处均产生局部的分层损伤，而外部半透明的玻璃纤维层保持完整，如图11中的（3）所示。随着载荷继续增加，局部分层损伤发生扩展，如图11中的（4）所示。碳纤维层的碎片化以及局部分层损伤的逐渐扩展起到消散应变能的作用，因此，碳/玻混杂复合材料表现出显著的伪延展性。继续加载，碳纤维层碎片化断裂趋近于饱和，离散的局部分层损伤汇聚成贯穿整个试样的大面积分层，如图11中的（4）所示。而当玻璃纤维层无法继续承受拉伸载荷时，试样开始发生劈裂，从而导致整个混杂复合材料的失效，如图11中的（5）所示。
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(1)—加载前；(2)—碳纤维层出现碎裂；(3)—分层扩展；(4)—分层扩展结束；(5)—最终劈裂失效
图11  C4（9A16）混杂复合材料应力-应变曲线及失效过程图
Fig.11  Stress-strain curve and failure process of
C4 (9A16) hybrid composites


图12所示为C4（7901）碳/玻混杂复合材料的应力-应变曲线和对应失效过程图，与C4（9A16）类似，同样表现出良好的伪延展性。不同的是，C4（7901）试样中碳纤维层碎片更加细小、离散。当碳纤维层开始断裂后，相比于C4（9A16）应力保持不变，C4（7901）复合材料应力仍然以较高的速率在增加，这主要是由于局部分层损伤扩展较小，未分层的碳纤维层仍能够承受一定的载荷所致。
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(1)—加载前；(2)—碳纤维层出现碎裂；(3)—分层扩展；(4)—分层扩展结束；(5)—最终劈裂失效
图12  C4（7901）碳/玻混杂复合材料应力-应变曲线及失效过程图
Fig.12  Stress-strain curve and failure process of
C4 (7901) hybrid composites:
图13与14分别为C8（9A16）和C8（7901）构型的拉伸应力-应变曲线和对应的失效过程图。二者的失效模式均为碳纤维断裂后引起大面积分层损伤。在应力-应变曲线上呈现应力掉落，没有呈现伪延展性。不同的是C8（7901）构型的分层扩展较为缓慢，应力掉落速率和幅度都低于C8（9A16）的。C8（7901）虽然也没有表现出伪延展性，但其拉伸行为所表现出的延展性要比C8（9A16）更好，这是由于C8（7901）具有更高的Ⅱ型层间断裂韧性。这意味着吸收相同应变能后产生更小的分层损伤，并且分层损伤扩展速率也更加缓慢。
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(1)—加载前；(2)—碳纤维层出现碎裂；(3)—分层扩展；(4)—分层扩展结束；(5)—最终劈裂失效
图13  C8（9A16）碳/玻混杂复合材料应力-应变曲线及失效过程图
Fig.13  Stress-strain curve and failure process of 
C8 (9A16) hybrid composites
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(1)—加载前；(2)—碳纤维层出现碎裂；(3)—分层扩展；(4)—分层扩展结束；(5)—最终劈裂失效
图14  C8（7901）碳/玻混杂复合材料应力-应变曲线及失效过程图
Fig.14  Stress-strain curve and failure process of 
C8 (7901) hybrid composites
根据3.1节中的测试结果，结合前述理论推导，可以计算得到以9A16树脂为基体的碳/玻混杂复合材料中碳纤维实现碎片式断裂的临界厚度为130 m，而以7901树脂为基体的混杂复合材料的临界厚度为157 m。由于碳纤维单层厚度为20 m，则分别需要6层和8层碳纤维的堆叠即可达到其临界厚度。图15所示为理论预测的碳纤维层临界厚度与实验测量值的对比。由图可知，在特定的GⅡC下，通过理论计算得到的混杂复合材料碳纤维层的临界厚度与实际构型中的碳纤维层厚度的比较，可以预测碳/玻混杂复合材料的失效模式，经对比，理论预测与实验测量结果具有良好的一致性。
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	(a)9A16树脂基碳/玻混杂构型
(a) 9A16 Resin-based carbon/glass hybrid configurations
	(b)7901树脂基碳/玻混杂构型
(b) 7901 Resin-based carbon/glass hybrid configurations


图15  理论预测的碳纤维层临界厚度与实验测量值的对比
Fig.15  Comparison of theoretically predicted critical thickness of carbon fiber layers with experimentally measured values




3.4	Ⅱ型层间断裂韧性对拉伸性能的影响
图16所示为不同构型混杂复合材料的力学性能，包括模量、强度、碳层断裂起始点应变、碳层断裂起始点应力、伪延展应变。
从模量来看，相同构型下，将混杂复合材料环氧9A16基体替换为环氧7901基体，C4、C8构型的模量基本一致，但有小幅度的下降，分别下降了4.98%、1.83%。由于树脂基体对于单向复合材料模量的贡献较小，造成这种差别的主要原因可能是两种树脂基体预浸料中纤维体积分数的差异性所导致的。
对于强度而言，相同构型下，两种基体混杂复合材料的拉伸强度基本一致。C4（7901）的强度相对于C4（9A16）略有提高。这表明改变基体类型，即层间断裂韧性，对于碳/玻混杂复合材料的强度影响不大。
而对于碳层断裂起始点，无论是C4还是C8构型，9A16树脂混杂复合材料中碳纤维层发生断裂时的应变均高于7901树脂混杂复合材料的，碳纤维层第一次断裂应变分别高了1.12%、7.98%。由于两种基体混杂复合材料的模量基本一致，相较于7901树脂混杂复合材料，9A16树脂混杂复合材料中碳纤维层发生断裂时的应力也略高，分别高了4.61%、5.93%。相较于C4构型，C8构型的碳纤维层断裂起始点应变和应力提高更明显。
从伪延展应变来看，将混杂复合材料环氧9A16基体替换为环氧7901基体，C4构型的伪延展应变降低了40.5%。根据前面层间断裂韧性测量结果，9A16混杂复合材料的层间断裂韧性要低于7901混杂复合材料层间断裂韧性。因而，分层损伤更容易在9A16混杂复合材料的层间进行扩展。这表明，分层损伤的扩展有利于混杂复合材料高延展性的实现，由于分层损伤的扩展受Ⅱ型层间断裂韧性的控制，因此，在碳纤维层厚度低于临界厚度的前提条件下，适当降低Ⅱ型层间断裂韧性能够提高碳/玻混杂复合材料延展性。
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	(a)模量
(a)Modulus
	(b)强度
(b)Strength
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	(c)碳纤维层断裂起始点应变
(c)Yield strain
	(d)碳纤维层断裂起始点应力
(d)Yield stress
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	(e)伪延展应变
(e)Pseudo-ductile strain


图16  不同构型碳/玻混杂复合材料力学性能
Fig.16  Mechanical properties of carbon/glass hybrid composites with different configurations
4	结论
[bookmark: _Hlk157094247]1）实现碎片式断裂的碳纤维层临界厚度与Ⅱ型层间断裂韧性呈正相关关系，这表明具有更大Ⅱ型层间断裂韧性的混杂复合材料可在更厚的碳纤维层下实现伪延展性。
2）通过理论计算碳纤维层临界厚度，并以此预测的混杂复合材料失效模式与实验测量结果具有良好的一致性。Ⅱ型层间断裂韧性代表层间分层损伤扩展需要的能量，更大的Ⅱ型层间断裂韧性意味着分层损伤的萌生与扩展较难，从而使碳/玻混杂复合材料的失效模式更加倾向于碳纤维层的碎片式断裂。
3）Ⅱ型层间断裂韧性对混杂复合材料模量、强度的影响不明显；而其对伪延展应变有明显影响，在临界厚度以下，适当降低Ⅱ型层间断裂韧性能够提高碳/玻混杂复合材料延展性。
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