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碳 / 环氧复合材料层间增韧研究进展

沈登雄　 　 李志生　 　 刘金刚　 　 杨士勇
(中国科学院化学研究所高技术材料实验室,北京　 100190)

文　 摘　 综述了碳 / 环氧复合材料层间增韧的研究现状与发展趋势,着重对碳 / 环氧复合材料层间增韧方

法与性能的关系进行了介绍。
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Recent Progress on Interlayer Toughening of C / E Composites
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(Laboratory of Advanced Polymer Materials, Institute of Chemistry, Chinese Academy of Sciences, Beijing　 100190)

Abstract　 Recent advances in the development of interlayer toughening for CFEPs are presented in this review
paper. Especially, the influences of the toughening methodology on the properties of CFEPs are discussed.
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0　 引言

环氧树脂因具有优异的加工性能、良好的力学性

能等特点成为目前应用最广泛的复合材料基体树脂。
高性能碳 /环氧复合材料因其优异的综合性能在航

空、航天等领域中得到了广泛的应用。 碳 /环氧复合

材料在制备过程中由于材料几何形状的变化及不连

续区(如自由边、变厚度区等)的形成往往会导致材

料内部层间的应力集中,从而导致脱层等问题。 此

外,碳 /环氧复合材料在使用过程中遇到的低速冲击

等易导致复合材料层压板内部形成不可见的脱层损

伤,从而导致复合材料的剩余压缩强度大幅降低,进
而导致材料的失效[1-2]。 因此,如何抑制碳 /环氧复

合材料的脱层,提高其损伤容限是近年来环氧树脂复

合材料的研究热点。
提高碳 /环氧复合材料韧性最常用的方法是提高

基体树脂的韧性。 基体树脂的韧性以及增强纤维的

性能对复合材料的抗分层以及损伤容限有着重要的

影响。 Cartié 等认为基体树脂的韧性决定了复合材

料的韧性,而纤维的强度和模量对复合材料的韧性却

影响不大[3]。 目前提高环氧基体树脂韧性的主要手

段有橡胶粒子增韧[4]、热塑性树脂增韧[5-6]、纳米粒

子增韧[7]以及超支化聚合物增韧[8] 等。 上述方法通

常是从物理增韧的角度对基体树脂进行改性,虽然能

够在一定程度上提高基体树脂的韧性,但却往往会降

低材料的模量、强度、耐热等级以及加工性能等。 此

外,这些增韧手段并未充分考虑基体树脂的韧性与复

合材料韧性之间的关系,不能有效地抑制复合材料层

压板的失效。 若从复合材料破坏过程的角度出发,通
过对复合材料中易产生应力集中的区域进行改性,进
而提高其抗冲击损伤以及缺口敏感性应该是一条更

为直接、有效的途径。
复合材料层压板在制备和使用过程中应力集中

区域主要集中在层间,因此在层间加入韧性材料往往

可以有效地抑制层压板的分层,从而使复合材料的抗

冲击损伤和抗分层能力得到改善。 本文将对近年来

碳 /环氧复合材料层间增韧的研究进展进行综述。
1　 胶膜层间增韧 CFEP

作为复合材料层压板层间增韧的胶膜应具备如

下三个特点:韧性高、与层压板基体性能相匹配,固化
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工艺相同、胶膜厚度适中。 胶膜与复合材料的层间粘

结力是影响胶膜层间增韧效果的重要因素。 Jiang 等

用对苯二甲酸乙二醇脂(PET)胶膜作为层间增韧体

改善 CFEP 的层间断裂韧性[9]。 研究发现,直接引入

PET 胶膜会降低复合材料的 I 型层间断裂韧性[GIC

由(280±20) J / m2 降低到(76±9) J / m2],但 II 型层

间断裂韧性却得到大幅度地提高[GIIC 由(1 600 ±

100) J / m2 升至(3 500±200) J / m2]。 研究者尝试用

等离子处理 PET 胶膜,改善 PET 胶膜与复合材料层

间的粘结力。 当用处理后的胶膜作为层间增韧体时,
复合材料的 I 型层间断裂韧性也会下降[GIC 由(280

±20) J / m2 降到(160±10) J / m2],但降幅要比直接引

入 PET 胶膜的小得多,而 II 型层间断裂韧性却不会

因为改变粘结力而得到太大的改变[GIIC 由(1 600±

100) J / m2 升至(3 600 ±250) J / m2 ]。 研究者认为

PET 胶膜与复合材料层间粘结力差而出现界面断裂,
这是导致复合材料的 I 型层间断裂韧性降低的主要

原因。 用等离子处理 PET 胶膜能够提高胶膜与复合

材料的粘结力从而使其 GIC 的降幅减小。 另外,PET
胶膜良好的韧性可以有效地提高复合材料的 II 型层

间断裂韧性。 等离子处理前后,PET 胶膜的韧性变化

不大,因此对复合材料 GIIC 值影响较小。
层间胶膜的种类和胶膜微观结构对复合材料的

断裂韧性有着较大的影响。 Duarte 等用不同种类的

胶膜作为层间增韧体,系统研究了胶膜类型与其微观

结构对复合材料损伤容限和抗分层能力的影响规

律[10]。 研究结果表明,不同种类的胶膜与基体树脂

的粘结力不同。 当采用与环氧界面具有较强粘接力

的聚烯烃薄膜时,可有效抑制材料内部裂纹的拓展以

及改变冲击后层间应力的分布,引入这类薄膜能够使

复合材料的损伤面积降低 55% 。
胶膜层间增韧是改善复合材料自由边脱层的有

效方法。 Tanimoto 等系统研究了聚乙烯(PE)胶膜作

为层间增韧体对 CFEP 力学性能的影响规律[11]。 研

究结果表明,PE 胶膜的引入能够提高复合材料的极

限载荷(26. 3 kN 提高到 30. 2 kN),而且复合材料层

压板的失效模式与胶膜的位置有重要关系。 当胶膜

位于-45° / 90°的层间时能够有效地抑制层压板的脱

层,而过多胶膜的引入会导致复合材料拉伸模量的降

低。 研究者系统研究了胶膜在层间不同位置对层压

板力学性能的影响规律。 结果表明,当在层压板的自

由边引入小面积的胶膜时不仅能使极限载荷提高

5% ,还能使弹性模量得到提高 (53. 8 GPa 提高到

57． 0 GPa)。 当胶膜位于层压板的边缘且其宽度为

试样的 25%时,能保持复合材料模量的同时提高其

拉伸强度,当胶膜宽度为试样宽度的 75%时,耐疲劳

性能最佳(最大载荷为 13. 44 kN,疲劳寿命达到 110
100 h)。 疲劳测试结果表明,胶膜的引入不仅能够延

缓自由边的初始脱层,而且还能阻止裂纹的扩展。
胶膜作为层间增韧要求胶膜具有高断裂韧性、与

基体相同的固化工艺、较薄的厚度等。 但层间胶膜增

韧难以控制胶膜厚度、以及随之带来的纤维体积含量

过低、预浸料黏性和铺覆性能下降、质量增加等不足。
基体和增韧胶膜在热压过程中由于膨胀或者收缩不

一致会导致在制造中产生初始缺陷,初始缺陷会导致

材料在受力时产生应力集中点,过多的应力集中会导

致材料的断裂面积大,最后导致复合材料的脱层。
2　 纤维层间增韧 CFEP

静电纺丝能够制备性能优异的多孔性聚合物纳

米纤维,此类多孔性纳米纤维有利于树脂扩散到增强

纤维的表面,从而有利于基体树脂浸渍纤维。 近年来

许多研究者在预浸料的表面或者在纤维织布的表面

沉积一定量的纳米纤维提高复合材料的层间断裂韧

性。 例如,Li 等用静电纺丝的方式在碳 /环氧预浸料

的表面引入聚砜(PSF)纳米纤维作为层间相[12 - 13 ]。
纳米纤维因具有较小的直径以及高的比表面积而使

纳米纤维在固化的初始阶段能够充分地浸渍基体树

脂,PSF 纳米纤维在基体树脂固化过程中原位相分离

得到粒径均一的微米级 PSF 粒子,PSF 粒子作为层间

相改善复合材料的层间断裂韧性。 纳米纤维的引入

能够使复合材料的 GIC 值由(0． 310±0. 03) kJ / m2 提

高到(0. 869±0. 13) kJ / m2,而采用 PSF 胶膜时复合

材料的 GIC 值提高到(0. 618±0． 12) kJ / m2。 纳米纤

维与胶膜层间增韧的差别在于基体树脂固化过程中

不同的相分离行为,在固化的初始阶段,纳米纤维原

位相分离成粒径均一的粒子,而胶膜并不能相分离成

均匀的粒子。
将纳米纤维直接电纺丝到预浸料表面不能控制

纳米纤维的分布,使复合材料的层间断裂韧性得不到

有效的提高。 刘玲等用静电纺丝的方式制备纳米纤

维无纺布薄膜,在层间加入该薄膜得到层间增韧的复

合材料[ 14 ]。 研究结果表明当纳米纤维薄膜厚度小
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于 0. 5 mm 时复合材料的层间剪切强度略有增加,当
膜厚超过 0． 5 mm 时层间剪切强度开始下降。

Zhang 等用静电纺丝的方式将酚酞基聚芳醚酮

(PEK-C)纳米纤维沉积在碳纤维织布中,涂覆上环

氧树脂,叠加后固化得到层间增韧的碳 /环氧复合材

料[ 15 ]。 研究结果表明纳米纤维的引入能一定程度

地提高复合材料的 GIC 值,当纳米纤维的直径在 450
或 750 nm 时能使 GIC 值的波动减小。 少量纳米纤维

(0. 4wt% )的引入能够使复合材料的裂纹初始应变

能释放速率 (GIC -INI ) 及裂纹扩展应变能释放速率

(GIC– PROP)得到一定程度的提高,复合材料的韧性有

所改善。 纳米纤维的厚度也是影响复合材料层间断

裂韧性的重要因素,研究者通过纺丝时间控制纳米纤

维的厚度。 研究结果表明当纳米纤维厚度的增加

(40 ~ 70 μm),GIC-INI 从 198 J / m2 增加到 236 J / m2,

GIC -PROP 则从 272 J / m2 增加到 376 J / m2。 但当纳米

纤维的直径较小时(450 或 750 nm)会使复合材料的

弯曲强度和弹性模量降低。
除了静电纺丝纤维外,短切纤维作为层间相也是

改善复合材料层间断裂韧性的一种方法。 Park 等用

短切芳纶纤维(SKF)和 /或尼龙粒子(N6P)层间改性

碳 /环氧复合材料的层间断裂韧性[ 16 ]。 研究结果表

明,所用的层间相对 GIC 的影响较小。 其中 SKF 单独

作为层间相不仅不能提高复合材料的 GIC,反而使 GIC

的离散程度变大,这是由于 SKF 在树脂固化过程中

无规取向导致的;由于 N6P 与基体树脂的界面相容

性差而使其单独作为层间相时不能提高复合材料的

GIC;同时使用 SKF 和 N6P 时复合材料的 GIC 值比单

独使用 SKF 的要低,但离散度较小。 层间相对 GIIC

的影响较大,其中 SKF 的量在 4. 0 ~ 25. 5 g / m2 时,
GIIC 值从 1. 0 kJ / m2 提高到 3. 7 kJ / m2。 当层间相为

SKF 和 N6P 时,加载量只有在一定范围内 GIIC 才有

提高,研究表明,有效的纤维桥连作用是影响复合材

料 GIIC 的主要因素,而纤维的取向是影响复合材料

GIC 的主要因素。
电纺丝制备的纳米纤维以及碳纳米纤维在一定

程度上能够提高复合材料的层间断裂韧性,但纳米纤

维的大规模制备却存在着困难而限制其复合材料层

间增韧的应用。 短切纤维是一种提高复合材料断裂

韧性的方式,但复合材料断裂韧性值离散度大,存在

着一定的偶然性。

3　 粒子层间增韧(CFEP)
胶膜、纤维层间增韧能在一定程度上提高复合材

料的断裂韧性,但它们各自均有缺点而限制其在复合

材料的大规模应用,目前更为广泛应用的技术是粒子

层间增韧技术。 粒子层间增韧复合材料的制备如图

1 所示。

图 1　 粒子层间增韧示意图

Fig. 1　 Schematic representation of

particle interlayer toughening

热塑性聚合物有较高的韧性但其加工性较差,而
热固性树脂具有较好的加工性能和高模量但其韧性

有限。 将热塑性聚合物以粒子形式铺覆在热固性树

脂预浸料的表面,将得到的预浸料层层叠加、固化,得
到热塑性粒子层间增韧的复合材料。

一般而言,热塑性粒子引入层间的方式主要有两

种:
(1)两步法引入粒子,即先将纤维浸渍树脂制得

一定挂胶量的预浸料,然后在预浸料的表面选择性地

涂覆一层热塑性粒子;
(2)一步法引入粒子,即将粒子加到树脂基体

中,在浸渍过程中粒子析出于表面中形成层间相。 该

种方法虽然操作简单,但会导致预浸料铺覆性下降以

及层间粒子的分布不均等问题。
东丽公司在热塑性粒子层间增韧复合材料上取

得了较大的成就。 Odagiri 等用低 Tg 结晶性的聚酰
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胺(PA)和高 Tg、非晶的 PA 粒子作为层间相改性 AG
-80 / DDS 环氧体系,并开发 T800H / 3900-2 复合材料

体系[18]。 该体系的预浸料 P2302 应用于 Boeing 777
的地梁、垂直尾翼以及平衡翼等主承力结构件中[19]。
该复合材料基体树脂是在原有开发的 3632 基础上用

热塑性树脂增韧改性得到,同时开发了 3910 的树脂

体系。 制备的预浸料具有铺覆性、悬垂性以及良好的

热压罐成型性,固化后的复合材料具有超高韧性即较

高的冲击后压缩 ( CAI) 值和良好的耐湿热性能

(CH/ W)。 各体系复合材料的性能如表 1 所示。

表 1　 T800H 系列复合材料性能

Tab. 1　 Properties of T800H composites

复合材料
冲击后压缩

破坏面积1) / cm2

压缩强度

(CAI) / MPa

82℃湿热环境下压缩

强度(CH/ W) / MPa

层间断裂韧性

GIC / J·m-2 GIIC / J·m-2

T800H / 3900-2

T800H / 3910

T800H / 3632

3. 6

2. 5

28. 3

367

447

190

1320

930

1310

280

830

280

2500

3100

911

　 　 注:1)冲击能为 67 J / cm。

　 　 从表 1 中可以看出层间粒子增韧改性后的环氧

复合材料冲击破坏面积显著减小,冲击后压缩强度急

剧提高,其中 3910 的 CAI 值达到 447 MPa,但其 CH/ W

却明显降低,而 3900-2 体系能保持原有良好耐湿热

性能的同时使其 CAI 值提高到 367 MPa,复合材料具

有超高韧性。 研究表明,复合材料的 GIIC 与 CAI 值具

有线性相关性,GIIC 可作为预测复合材料抗冲击性能

的参数。
Odagiri 等系统研究不同类型的 PA 粒子作为层

间相对复合材料抗冲击性能的影响,并提出相应的增

韧机理[20]。 研究认为,未粒子层间增韧的复合材料

在受到冲击后,应力主要集中在层间和纤维与基体树

脂的界面,大量的应力集中导致裂纹在层间和界面集

中,从而导致复合材料的脱层,复合材料以剪切破坏

的形式失效。 在层间加入一定厚度的热塑性粒子,层
间粒子能够有效的阻挡裂纹的扩散,粒子的热塑性形

变甚至破坏吸收大量的冲击能,复合材料以滑移形式

失效,从而提高复合材料的韧性。 研究者分别用高

Tg 非晶性的 PA 粒子和低 Tg 结晶性的 PA 粒子作为

层间相,讨论层间粒子韧性和 Tg 对复合材料韧性及

耐湿热性能的影响,结果如图 2 所示。
结果表明层间粒子的引入能够有效地减小断裂

面积,从而提高复合材料的 CAI 值。 其中高 Tg 粒子

能够保持耐湿热性能的同时使其 CAI 值大幅提高,
而低 Tg 粒子虽能够提高复合材料的 CAI 值但 CH/ W

却有一定程度的降低。

图 2　 不同 PA 粒子对复合材料性能的影响

Fig. 2　 Effects of PA particles on properties of composites

层间粒子的粒径、粒径分布对复合材料的断裂韧

性有较大的影响。 Odagiri 等[20]认为当层间粒子的粒

径超过 70 μm 时粒子粒径太大扰乱界面纤维的取向

而使复合材料的 CAI 值降低。 粒子粒径太小(接近

纤维直径时)无法在预浸料中析出而不能形成有效

的层间相,并且小粒子的加入会降低纤维体积分数而

导致复合材料性能的降低。 Hayes 等用四种不同粒

径分布的橡胶粒子作为层间相改性碳 /环氧复合材

料,研究所用的橡胶粒子为具有光滑的表面,而且是

中空的粒子[21-23]。 研究表明,窄粒径分布的粒子作

为层间相的层间厚度要比宽分布的层间厚度小,且宽

分布粒子的层间厚度不均一,表面不平整,层间相的

厚度随着层间粒子粒径的增大而增大。 当层间相的

加载量为 1. 9wt%时 GIC 随粒径、粒径分布的增大而

呈减小趋势,但层间相的加量为 3. 6 wt%时 GIC 的变
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化趋势不明显。 当层间相的加载量为 1. 9wt% 时复

合材料的 GIIC 随粒径、粒径分布的增大呈增大趋势,
但当加载量为 3. 6wt%时变化趋势不明显。

层间粒子的形貌对复合材料的层间断裂韧性有

一定的影响。 Gilbert 等[24]研究了一些中空且表面光

滑的橡胶粒子 DP5045 及表面粗糙的 PE1623 粒子作

为层间相对复合材料层间断裂韧性的影响规律。 研

究结果表明,表面光滑的 DP5045 粒子能使复合材料

的 GIC 从(469. 0±24. 5) J / m2 提高到(753. 8±111. 1)

J / m2,GIIC 从(717. 0 ±29. 8) J / m2 提高到(1 261. 5 ±

141. 3) J / m2,CAI 从 178. 7 MPa 提高到 271. 0 MPa。
而表面粗糙的 PE1623 粒子使复合材料的 GIC 提高到

(799. 0±42. 2) J / m2,GIIC 提高到(2 528. 0±133. 0) J /

m2,CAI 值提高到 247. 9 MPa。 SEM 结果表明复合材

料受到破坏时,层间相为表面光滑的 DP5045 粒子自

身的大形变吸收大量的冲击能, 而表面粗糙的

PE1623 粒子则与基体具有较好的相容性,引发基体

的裂纹而吸收大量的冲击能实现高韧性的目的。 用

橡胶粒子作为层间相增韧碳 /环氧复合材料时会使复

合材料的 Tg 降低,复合材料的耐吸湿性变差。
层间粒子的加入量是影响层间厚度的重要因素,

层间厚度对复合材料的层间断裂韧性有较大的影响。
Zeng 等用半结晶性的尼龙 6 粒子作为层间相改善二

异氰酸酯基复合材料的韧性[25]。 研究结果表明,复
合材料的 GIC 和 GIIC 均随层间粒子的体积分数呈线

性变化,GIC 有所降低,而 GIIC 却随着体积分数的增大

而有较大的提高,当层间粒子的体积分数为 47% 时

复合材料的 GIIC 提高约 200% 。 层间粒子阻止裂纹

向层间扩散,复合材料的裂纹主要集中在层内,从而

提高复合材料的层间断裂韧性。
层间增韧颗粒的种类也是影响复合材料层间断

裂韧性的一个重要因素,粒子的化学结构不同,则与

基体树脂间的相容性不同进而影响增韧效果。 目前

应用于层间增韧的颗粒有聚酰胺粒子(PA)、聚醚砜

粒子(PES)、高性能橡胶粒子、聚酰亚胺粒子以及聚

芳硫醚砜粒子等,其中应用最为广泛的是聚酰胺粒

子。
Odagiri 等用聚酰胺粒子作为层间相改性碳 /环

氧复合材料,聚酰胺粒子能够有效地提高复合材料的

CAI、GIIC、 GIC,但聚酰胺粒子自身具有较高的吸湿

性,而使复合材料的耐湿热性能(CH / W)受到一定的

影响[18-20]。 Groleau 等系统地研究了聚酰胺粒子作

为层间相对复合材料 II 型层间断裂韧性的影响规

律,并提出相应的增韧机理[26]。 研究结果表明无论

层间有无粒子,低交联度基体的复合材料 GIIC 随层间

厚度的增大呈线性增加。 层间 PA 粒子能够保持复

合材料层压板的层间厚度从而使复合材料在脱层失

效前具有较大的塑性形变。 对于高交联度基体的复

合材料,裂纹扩展先于塑性形变,层间粒子通过两种

方式实现增韧:应力集中和粒子桥连。 复合材料在脱

层前微裂纹首先在层间粒子处引发,粒子有效地抑制

裂纹的扩展,与此同时粒子的塑性形变吸收大量的能

量起到增韧作用。 对于韧性基体树脂的复合材料,层
间粒子的化学结构及形貌对复合材料的层间断裂韧

性影响不大,而以脆性基体树脂的复合材料,层间粒

子的化学结构、形貌及机械性能对复合材料的层间断

裂韧性有较大的影响。 Gao 等用准静态压痕(QSI)的
方式评价层间增韧复合材料的损伤阻抗及用 II 型层

间断裂韧性表征复合材料的损伤容限,并提出相应的

增韧机理[27]。 研究结果表明对于 HT7 / 5228,HT3 /
NY9200G 体系,热塑性粒子层间增韧能使复合材料

的 GIIC 分别提高 65. 4% 、52. 9% 。 而对于 HT3 / 5224
体系,复合材料的 GIIC 却降低了 69% ,这是由于层间

粒子与基体树脂间相容性差异导致的结果。 未层间

增韧复合材料的载荷随挠度先呈线性关系上升,然后

急剧下降,表明有不稳定裂纹扩展。 而对于层间增韧

复合材料的载荷与挠度呈非线性关系,且极限载荷要

比未层间增韧的大,载荷的下降幅度比未层间增韧的

小。 说明层间粒子的引入能够有效地抑制复合材料

层压板的脱层。 准静态压痕实验表明 HT7 / 5228,
HT3 / NY9200G 复合材料体系层间增韧的初始脱层能

量( DOE) 要比未层间增韧的分别提高 51. 5% 和

15． 9% ,与 II 型层间断裂韧性的实验结果相符合。
裂纹在层间界面上路径的延长、裂纹受到层间粒子的

钝化以及层间粒子大的塑性形变吸收大量的断裂能

是层间增韧复合材料实现高韧性的主要原因。
Nguyen 等以聚芳硫醚砜粒子作为层间相改善

碳 /环氧复合材料的层间断裂韧性[28]。 研究结果表

明,在层间引入粒径在 10 ~ 40 μm 的聚芳硫醚砜粒

子后复合材料的 CAI 值提高到 365 MPa。 Odagiri 等
用聚酰胺(PA)、聚醚砜(PES)、聚对苯二甲酸丁二酯

(PBT)分别作为层间粒子改善复合材料的韧性[29]。
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结果表明,层间粒子为 PA 时要比 PES、PBT 的 CAI
值要高约 20% ,这是由于不同化学结构的粒子与基

体的化学相容性不同而引起的。
Stevanovic 等用丙烯腈-丁二烯-苯乙烯三元嵌

段共聚物(ABS)粉末层间改性玻璃纤维 /乙烯基复合

材料[30]。 研究结果表明层间引入 ABS 粉末能够同

时提高复合材料的 GIC 和 GIIC。 复合材料的 GIC 与层

间厚度和粒子含量有关,而 GIIC 与层间厚度无关,与
粒子的含量有一定的关系。

Sue 等用核壳结构的橡胶粒子以及 Proteus 粒子

作为层间相改善复合材料的层间断裂韧性,研究结果

表明核壳橡胶粒子能够发生大的塑性形变,引发微裂

纹而使复合材料的 GIC 从 343 J / m2 提高到 825 J / m2,
复合材料的 CAI 值有较大的提高(从 184 MPa 提高

到 234 MPa)但会使复合材料的 GIIC 降低[31]。 当用

Proteus 作为层间粒子时能够同时提高复合材料的

GIC,GIIC 和 CAI。 Proteus 层间粒子对 GIIC 的提高更为

明显(从 768 J / m2 提高到 942 J / m2),这是由于当材

料以滑移型断裂时,在粒子与基体界面或粒子内引发

大量的裂纹,颗粒抑制了裂纹的传播使裂纹的传播路

径呈锯齿形带而吸收大量的断裂能。
Woo 等人将聚醚酰亚胺(PEI)和聚碳酸酯(PC)

的细小颗粒喷涂在碳 /环氧预浸料表面层间改性复合

材料的韧性[32-33]。 研究结果表明,PC 粒子使复合材

料的 GIC 值降低,这是由于 PC 粒子在制备过程中溶

剂诱导结晶,结晶性 PC 粒子质脆,在受到破坏时不

能产生有效的塑性形变而吸收断裂能。 用 PEI 粒子

作为层间相时,PEI 粒子在基体树脂固化过程中先熔

融,然后溶解在基体树脂中,最后实现相反转即形成

PEI 为连续相,环氧树脂为粒子的分散相。 材料受到

外力时 PEI 发生较大的形变而吸收能量提高复合材

料的层间断裂韧性。 因此,PEI 作为层间粒子能够同

时提高复合材料的 GIC 和 GIIC。
4　 结语

高韧性的复合材料因具有高的比强度、比模量、
耐湿热等性能在航空、航天等领域得到越来越广泛的

应用,是近些年来复合材料研究的热点之一,目前美

国的波音、Hercules、Hexcel、ICI-Fiberite,日本的东丽

以及国内的多家研究单位都加大了对其研究力度。
归纳起来,碳 /环氧复合材料层间增韧的研究方向将

集中在如下几个方面:

(1)对粒子层间增韧的机理深入研究以获得更

为有效的增韧效果;
(2)加强对层间粒子的制备方法及种类对复合

材料层间增韧效果系统研究,保证复合材料在提高其

韧性的同时使其具有良好的综合性能;
(3)进一步开展适用多种成型工艺的层间增韧

技术,采用低成本的制造技术,降低材料的成本,扩大

其应用领域的深度和广度等。
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