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摘要　 金属材料的宏观失效行为与其微结构的损伤演化密切相关。 除了原位加载实验观察以外，利用先进的数值

方法对其微结构的演化进行模拟预测，逐渐成为研究金属材料多尺度损伤演化机制的有效工具。 目前对于多晶金属晶

粒内部的位错运动可以利用晶体塑性有限元法进行准确模拟，但对于位错导致的损伤累积和微裂纹萌生模拟依然存在

较大挑战。 对于大多数金属多晶材料，位错通常在晶界处塞积导致应力集中，进而在晶界处开裂。 因此，实现整个过程

的模拟需要构建能够同时描述位错运动与晶界开裂的数值模型。 针对此问题，将晶体塑性有限元与内聚力模型相结合，
实现了材料微观变形⁃损伤的统一描述，并建立了描述位错运动与晶界开裂的整体有限元模型。 随后，以多晶 Ｃｕ⁃Ｎｉ⁃Ｓｉ
合金为研究对象，模拟了材料从变形、起裂、裂纹扩展到断裂的微结构演化过程，并揭示了局部沿晶断裂到整体失效的机

制，阐明了晶粒取向对初始断裂位置与裂纹扩展的影响。 该模型为各类金属材料失效行为的多尺度损伤演化模拟提供

了可行的技术基础。
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０　 引言

　 　 工程材料的断裂对其使用安全至关重要，而金属

材料在宏观载荷作用下极易产生微裂纹，从而影响其

宏观性能并容易引发材料断裂，最终降低其使用寿命。
因此，微纳尺度的损伤演化、裂纹萌生和扩展是金属失

效的重要机制。 虽然实验可以观察到微裂纹的存

在［１⁃２］，但很难准确捕捉微裂纹萌生、扩展和破坏的整

个过程［３⁃４］。 因此，越来越多的研究者试图通过数值模

拟来解决上述问题。 采用晶体塑性有限元方法［５⁃６］ 可

以描述金属材料的力学响应与相应变形行为等，模拟

宏观上的边界条件和微观上的材料组织之间的交互作

用。 对于多晶金属材料，ＨＩＬＬ Ｒ 等［７］建立了晶体塑性

理论运动学和几何学方程。 ＡＳＡＲＯ Ｒ Ｊ 等［８⁃９］ 以晶体

塑性理论为基础，结合有限元方法对铜的力学行为做

了相关研究。 ＬＵ Ｘ Ｃ 等［１０⁃１１］ 在此基础上研究了纳米

晶铜的尺寸依赖并建立了梯度纳米晶本构模型，樊冬

等［１２］利用多尺度晶体塑性有限元对材料拉⁃压不对称

性做了相关研究。 但晶体塑性理论缺乏对晶界的描

述。 内聚力模型则是一种表现界面的模型，可以将界

面的分离过程用界面两侧的牵引力与相对位移的函数

来表示［１３⁃１４］。 基于内聚力模型可以模拟一些材料在

界面处的动态断裂现象［１５］。
在介观尺度模拟时，金属裂纹可以看作沿晶界

萌生扩展［１６⁃１７］ 。 而微裂纹在晶界上萌生的原因有两

个：首先是由于晶体的各向异性，晶界局部会产生高

的应力集中足以超过晶界黏合力；二是由于塑性变

形的不协调性，变形过程中晶界处会产生塞积位错，
最终发生微裂纹萌生［１８］ 。 针对这些机制，研究多晶

金属断裂行为需要构建一个能够反映晶粒内部塑性

变形并且描述晶界处位错累积对晶界处的应力分布

影响的模型。
本研究将在晶体塑性有限元方法的基础上，在

多晶模型晶界处构建内聚力单元，描述晶界处由于

应力集中与位错塞积导致的断裂现象。 晶体塑性模

型根据晶粒取向和滑移系开动情况来描述每个晶粒

内部由位错运动导致的塑性变形现象，而内聚力模

型用于模拟晶界上的微裂纹萌生与扩展。 为进一步

研究该方法，对 Ｃｕ⁃Ｎｉ⁃Ｓｉ 合金进行单轴拉伸模拟，探
究其宏观力学行为与晶间的裂纹萌生扩展，并探讨

材料微结构对 Ｃｕ⁃Ｎｉ⁃Ｓｉ 合金脆性断裂的影响。

１　 晶体塑性与内聚力本构模型

１􀆰 １　 晶体塑性本构模型

　 　 晶体的变形是由晶格畸变引发的弹性变形和由位

错滑移、孪生等导致的塑性变形组成的。 在小变形框

架下，弹性应变张量 εｅ 与塑性应变张量 εｐ 满足：
ε ＝ εｅ ＋ εｐ （１）

　 　 材料弹性应变由胡克定律求出：
εｅ ＝ Ｃ －１：σｇ （２）

式中，Ｃ 为 ４ 阶弹性张量； σｇ 是作用在晶粒上的应力

张量。 塑性应变则与晶粒内部滑移系运动有关。 根据

Ｓｃｈｍｉｄ 定律，滑移系的分切应力大于其临界分切应力

时才会开始运动。 晶粒内部的滑移面在相应滑移方向

上的分切应力为

τα ＝ σｇ：ｐα （３）
式中 ，τα 为第 α 个滑移系的分切应力； ｐα 为第 α 个滑

移系的方向因子张量。 ｐα 可以表示为

ｐα ＝ １
２
（ｍα 􀱋 ｎα ＋ ｎα 􀱋 ｍα） （４）

式中 ，ｍα 为第 α 个滑移系滑移方向的单位矢量； ｎα 为

滑移面法向矢量。 单晶体塑性变形是所有开动滑移系

运动的综合结果，可表示为

ε·ｖｐ ＝ ∑
Ｎ

α ＝ １
ｐαγ·α （５）

式中， γ·α 为 α 滑移系的滑移率；Ｎ 为开动的滑移系总

数。 根据 Ｓｃｈｍｉｄ 定律，滑移率 γ·α 可表示为

γ·α ＝ａ·α ｆ α（ τ
α

ｇα） （６）

式中， ａ·α 为滑移系统上的参考应变速率； ｇα 为描述该

系统当前强度的变量； ｆ α 描述应变率对应力的依赖。
而单晶的硬化情况影响单晶系统当前强度，应变硬化

的特征可表示为

ｇ·α ＝ ∑
β
ｈαβγ

·β （７）

式中， ｈαβ 为滑移潜硬化模量， ｈαβ ＝ ｑｈ（γ）（α ≠ β）， ｑ

为常数； γ·β 为第 β 个滑移系的滑移率。 ｈαα 为自硬化模

量，可以简单表示为

ｈαα ＝ ｈ（γ） ＝ ｈ０ｓｅｃ ｈ２ ｈ０γ
τｓ － τ０

（８）

式中， ｈ０ 为初始硬化模量； τ０ 为屈服应力，等于 ｇα 的初

始值； τｓ 为第 １ 阶段应力（塑性流动变形开始时的应

力）； γ 为所有滑移系统上的累积剪应变，可表示为
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γ ＝ ∑
α
∫ｔ

０
γ·α ｄｔ （９）

１􀆰 ２　 内聚力本构模型

　 　 晶界处的开裂过程通过引入内聚力模型进行模

拟。 内聚区将两侧的晶粒连接在一起，晶粒间的内聚

力通过两个晶粒表面之间相对位移的函数来表示。 本

模型中采用双线性牵引⁃分离响应关系来表示该函数。
这种本构是对产生新裂纹的复杂微观过程的一种唯象

表示，界面分离牵引力 Ｔ 随其上、下表面的相对位移 δ
而变化，其分量间的关系可以通过势函数 φ 给出：

Ｔｎ ＝ ∂φ
∂δｎ

Ｔｔ ＝
∂φ
∂δｔ

ＴＳ ＝ ∂φ
∂δＳ

ì

î

í

ï
ï
ï
ï

ï
ï
ï
ï

（１０）

式中，下标 ｎ、ｔ 和 Ｓ 分别为内聚力界面的法向与两个

正交的切向方向。 势函数 φ采用线性损伤模式的牵引

力⁃分离关系。 如图 １ 所示， Ｔ１ 为界面初始损伤临界

牵引力， δ０
ｍ 为对应的等效分离位移； Ｇｃ 为断裂韧性，

δ０
ｍ 可表示为

δ０
ｍ ＝ δ２

ｎ ＋ δ２
ｔ ＋ δ２

Ｓ （１１）

图 １　 牵引力⁃分离关系图

Ｆｉｇ． １　 Ｒｅｌａｔｉｏｎ ｄｉａｇｒａｍ ｏｆ ｔｒａｃｔｉｏｎ⁃ｓｅｐａｒａｔｉｏｎ

２　 有限元模拟与结果分析

２􀆰 １　 模型构建与参数验证

　 　 借助 Ｐｙｔｈｏｎ 语言，利用 Ｖｏｒｏｎｏｉ 方法编写脚本生

成晶粒大小相对均匀的二维多晶微结构。 研究表

明［１９⁃２０］，Ｖｏｒｏｎｏｉ 多晶晶粒个数超过 ５０ 时整体呈现宏

观各向同性响应，对晶粒个数不再具有依赖性。 因此，
在脚本中设置参数并构建约 ７０ 个晶粒的多晶模型，并
在相邻晶粒间插入了内聚力单元。 对所有晶粒借助

Ｐｙｔｈｏｎ 语言脚本赋予随机取向（晶粒坐标系整体绕 ｙ
轴逆时针方向旋转，转角即为取向角，记为 α）。 不考

虑晶界类型将相同的内聚区模型用于所有晶界，对沿

晶开裂过程进行了数值模拟。
为了防止在施加载荷过程中产生刚性位移，需要

给模型添加约束。 在模型左下角处建立坐标系并将这

个点设为原点 Ｏ，沿着 Ｘ、Ｙ 两个方向的自由度设为

Ｕ１、Ｕ２， 在模型的 ＹＯＺ 面添加约束 Ｕ１ ＝ ０，在 ＸＯＺ 面

添加约束 Ｕ２ ＝ ０。 在右边界处施加 １０％的应变载荷，
整体情况如图 ２ 所示。

图 ２　 Ｖｏｒｏｎｏｉ 多晶模型

Ｆｉｇ． ２　 Ｖｏｒｏｎｏｉ ｐｏｌｙｃｒｙｓｔａｌｌｉｎｅ ｍｏｄｅｌ

根据文献［２１］确定图 １ 内聚力模型相关的模拟

参数，取最大开口位移 δｍ 为 ８ × １０ －５ｍｍ，界面初始损

伤临界分离应力为 ８１６ ＭＰａ。 式（８）中对应的 Ｃｕ⁃Ｎｉ⁃
Ｓｉ 合金应变硬化阶段相关参数在参照 Ｃｕ 单晶的基础

上多次模拟并与相关实验拟合，最终确定参数如表 １
所示。 对模型进行单轴拉伸，将结果与实验结果［２２］ 加

以比较，如图 ３ 所示，模拟输出的整体应力⁃应变曲线

能很好地吻合实验曲线。

表 １　 相关模拟参数

Ｔａｂ． １　 Ｒｅｌａｔｅｄ ｓｉｍｕｌａｔｉｏｎ ｐａｒａｍｅｔｅｒｓ

ｈ０ ／ ＭＰａ τＯ ／ ＭＰａ τＳ ／ ＭＰａ Ｔ１ ／ ＭＰａ δｍ ／ ｍｍ
１４１􀆰 ５ １８９􀆰 ５ １０８􀆰 ８ ８１６ ０． ００００８

图 ３　 应力⁃应变曲线

Ｆｉｇ． ３　 Ｃｕｒｖｅ ｏｆ ｓｔｒｅｓｓ⁃ｓｔｒａｉｎ

２􀆰 ２　 模拟结果与分析

２􀆰 ２􀆰 １　 塑性变形与晶粒旋转分析

　 　 取拉伸过程中的同一时刻的应力⁃应变云图对比

如图 ４ 所示。 由图 ４ 可知，多晶体的应力⁃应变总体上
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呈现不均匀性，这种不均匀性在晶粒内部与晶粒之间

都会体现。 晶界处有明显的应力集中，主要是因为各

晶粒的热力学特性不相匹配以及晶粒内部的不平衡约

束，而相应的失效情况则很有可能是从多晶交汇处

开始。

图 ４　 不同晶粒力学行为

Ｆｉｇ． ４　 Ｍｅｃｈａｎｉｃａｌ ｂｅｈａｖｉｏｒ ｏｆ ｄｉｆｆｅｒｅｎｔ ｇｒａｉｎｓ

晶粒的初始取向也会影响每个晶粒在拉伸过程中

的力学行为，以图 ４（ａ）中的 ４ 个有明显应变差别的不

同取向晶粒为代表，对比它们与多晶整体的单轴拉伸

应力⁃应变曲线［图 ４（ｂ）］。 其中，晶粒 ２ 与 ４ 是高应

变集中晶粒，而 １ 与 ３ 是低应变集中晶粒。 晶粒 ２ 与 ４
的应变硬化能力低于整体，而 １ 与 ３ 则高于整体。 宏

观轴向应变为 ５％时，晶粒 １ 与 ３ 的应力均大于宏观应

力，而应变低于宏观应变，处于较硬取向；晶粒 ２ 与 ４
则处于软取向。

根据相关资料［２３⁃２５］，在晶粒较小的多晶中，单晶

体滑移时除滑移面的移动外，还伴随着晶面的转动。

单轴拉伸时，每个晶粒的转动会促使滑移面趋于转到

与力轴平行的方向。 而晶粒的随机初始取向会影响力

轴与滑移系的夹角，从而导致晶面转动情况的不同。
面心立方晶体［１ １ １］面上的 ３ 个滑移系与运动过程

中晶粒旋转分析如图 ５（ａ）、图 ５（ｂ）所示。

图 ５　 晶粒转动

Ｆｉｇ． ５　 Ｇｒａｉｎ ｒｏｔａｔｉｏｎ

多晶模型在沿 ｘ 轴单轴拉伸过程中，晶粒会发生

旋转，若两个滑移系的转动方向相反，在该晶粒中就会

产生抵消， 使晶粒转动量减小， 反之则增大。 以

［１ １ １］面上的滑移系为例，在模拟结果中提取拉伸变

形过程中滑移系的局部坐标与整体坐标夹角的 ３ 个余

弦值，计算出不同初始取向下拉伸后（断裂前）旋转的

角度。 在应变相同的情况下，晶体旋转程度与晶体的
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初始取向有关，取向不同会使每个滑移系分解剪应力

不同。
对于滑移面［１ １ １］，由于晶粒初始取向角为 α，每

个晶粒中该滑移面法向坐标在整体坐标下会从 （１，１，
１）变成（ ｃｏｓ α － ｓｉｎ α，１，ｃｏｓ α ＋ ｓｉｎ α ）。 旋转后该滑

移面的剪切应力 τ ＝ σｃｏｓ βｓｉｎ β， 其中 β 为旋转后的

力轴方向（１，０，０）与滑移面的夹角。 根据向量关系可

求出：

ｃｏｓ β ＝ ｜ ｃｏｓ α － ｓｉｎ α ｜
３

　 　 因此，滑移面的剪切应力大小与初始取向角 α 存

在一定关系，而各个滑移系的切应力大小又会影响晶

粒的旋转。 计算得出的转角变化量与初始转角关系如

图 ５（ｃ）所示。
２􀆰 ２􀆰 ２　 裂纹萌生扩展与多晶整体失效分析

　 　 随着应变不断增大，整体拉伸变形到一定程度时

部分晶界会出现裂纹萌生，绝大多数的初始开裂位置

在三斜晶界处。 由于每次模拟时多晶模型晶粒取向是

随机分布的，所以模拟结果中整体的断裂位置分布会

有所不同，萌生的初始裂纹个数也会有所差异。
在多晶模型产生塑性变形的基础上继续增大应

变，局部晶界处会出现裂纹萌生。 该晶界处的界面刚

度退化率从 ０ 开始上升，此时材料整体所受的拉伸应

力为 ５２４􀆰 ５ ＭＰａ，对应的拉伸应变为 ０􀆰 ０２５。 由图 ６ 可

以看出，裂纹萌生于三晶交界处，萌生位置处于高应力

区，局部 Ｍｉｓｅｓ 等效应力达到 １ ４００ ＭＰａ 左右，符合裂

纹萌生发生在应力集中处的规律。 尽管局部损伤导致

裂纹已萌生，但根据图 ３，此时多晶整体仍处于应变硬

化阶段。
由图 ７ 中的界面刚度退化率对该处的裂纹萌生情

况进行进一步观察，裂纹萌生从晶界 １ 靠近三晶界交

会处的位置产生，并在晶界 １ 处先扩展。 随着应变增

加，裂纹从萌生位置沿着图中的晶界 １ 与晶界 ２ 方向

迅速扩展，而在晶界 ３ 方向扩展较慢，如图 ７ 所示。 其

原因是晶界 ３ 与拉伸方向的夹角接近 ９０°，不利于裂

纹的进一步扩展。
微观上，在晶界和晶界的三点连接处可以观察到

应力集中，这与晶粒取向从一个晶粒变化到另一个晶

粒时力学行为的不均匀性有关。 三晶界处的裂纹扩展

应力云图如图 ８ 所示。 塑性变形时三晶粒内部应力分

布不均且晶界处有应力集中，由图 ８（ａ）可以看出，晶
界 ３ 的应力集中明显，这可能与其上、下两个晶粒初始

取向有关。 初始裂纹在三晶界连接处萌生并沿晶界扩

展，裂纹萌生发生处应力集中明显，如图 ８（ ｃ）所示。
在进一步加载下，第一个形成裂纹的晶界会继续扩展，
并会沿着三晶界的交点处使其余两条晶界中更容易扩

图 ６　 裂纹萌生状态界面刚度与应力云图

Ｆｉｇ． ６　 Ｓｕｒｆａｃｅ ｓｔｉｆｆｎｅｓｓ ａｎｄ ｓｔｒｅｓｓ ｎｅｐｈｏｇｒａｍ ｏｆ ｃｒａｃｋ ｉｎｉｔｉａｔｉｏｎ ｓｔａｔｅ

展的裂纹出现扩展，应力集中位置随着裂纹的扩展而

不断改变。 图 ７ 显示晶界 ２ 比晶界 ３ 更容易发生裂纹

扩展。 随后三晶界处的多个微裂纹结合在一起，形成

一个更大的裂纹。 随着整体应变继续增大，裂纹向晶

界 １ 上方与晶界 ２ 下方两个方向扩展［图 ８（ｄ）］。 在

进一步加载下，只有一侧裂纹继续扩展，而另一侧裂纹

停止扩展，这是因为该侧的偏差角大于另一侧。 裂纹

到达一个边界后，在进一步加载的作用下，裂纹持续扩

展直至失效［图 ８（ｆ）］。 整体而言，裂纹沿着大致垂直

于加载方向的晶界扩展，垂直于加载方向的晶界比其

他晶界的开度更大。 因此，损伤更容易在这些晶界处

发展，并促进裂纹扩展。
在该三晶界处局部失效的同时，裂纹也会在其他

晶界处萌生。 失效处晶粒的晶界更容易出现裂纹萌生

现象并会最终导致多晶整体断裂失效，最终结果如图

９ 所示。
２􀆰 ２􀆰 ３　 晶粒取向的影响

　 　 初始取向不同的多晶整体在拉伸过程中的裂纹萌

生位置较为随机，如图 １０（ａ）所示。 随机选取了 ５ 种

初始晶粒取向，图 １０（ｂ）为相应的应力⁃应变曲线图，
从图 １０（ｂ）可以看出，多晶整体的应力⁃应变曲线差别

较小。 初步得出的结论是：多晶不同的初始取向虽然

对其整体力学行为影响较小，但对局部力学行为如初

始裂纹萌生的位置影响较大。 对模拟中可能影响裂纹

萌生位置的因素进行进一步探究。
多晶金属材料的晶界裂纹萌生由晶界能控制［２６⁃２７］，

在晶界能较大处易发生沿晶断裂。 晶界一般可以根据

两晶粒的位向差 θ 是否大于 １０°划分为大角晶界与小

角晶界。 大角晶界的晶界能通常高于小角晶界。 晶粒
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图 ７　 三晶界裂纹扩展处界面刚度退化率

Ｆｉｇ． ７　 Ｄｅｇｒａｄａｔｉｏｎ ｒａｔｅ ｏｆ ｉｎｔｅｒｆａｃｅ ｓｔｉｆｆｎｅｓｓ ａｔ ｔｈｒｅｅ ｇｒａｉｎ ｂｏｕｎｄａｒｉｅｓ
ｏｆ ｃｒａｃｋ ｇｒｏｗｔｈ

的位向差 θ 可以用两晶粒初始取向角 α１ 与 α２ 之差的

绝对值表示。 研究表明，对于面心立方晶体的晶界，晶
界能可视为位向差的函数，且位向差在 ３０°与 ８０°左右

时有两个能量峰值，如图 １１ 中折线所示。 对多晶整体

进行 ２０ 次随机取向建模，提取模拟结果中共 ３２ 个裂

纹萌生位置附近的晶粒位向差。 若三晶粒两处晶界同

时出现裂纹萌生就将位向差分别记为 θ１ 与 θ２，单处则

记为 θ１， 在图 １１ 中用散点表示每一次裂纹萌生位置

附近晶粒的位向差。 由图 １１ 可知，断裂处晶粒间位向

差均大于 １５°，为大角晶界。 位向差分布在 ２５° ～４０°与
６５° ～８５°两个区间内，这与折线图中的晶界能峰值区

间相对应。 其中，６５° ～ ８５°区间内的点较少的原因是

图 ８　 裂纹扩展应力云图

Ｆｉｇ． ８　 Ｓｔｒｅｓｓ ｎｅｐｈｏｇｒａｍ ｏｆ ｃｒａｃｋ ｇｒｏｗｔｈ

图 ９　 多晶整体失效应力云图

Ｆｉｇ． ９　 Ｓｔｒｅｓｓ ｎｅｐｈｏｇｒａｍ ｏｆ ｐｏｌｙｃｒｙｓｔａｌｌｉｎｅ ｆａｉｌｕｒｅ

晶粒初始取向角 α 的范围是 ０ ～ ９０°，随机分布下位向

差在该区间的晶粒个数相对较少。 裂纹萌生位置的位

向差分布区域与晶界能曲线峰值的位向差区域高度重

合，结果符合能量理论。

３　 结论

　 　 基于晶体塑性有限元模型结合内聚力单元，研究

Ｃｕ⁃Ｎｉ⁃Ｓｉ 合金的单轴拉伸断裂行为，得到主要结论

如下：
１）采用以位错滑移为基础、率相关硬化准则为核

心的晶体塑性模型结合双线性牵引⁃分离内聚力模型

对多晶模型进行单轴拉伸的有限元模拟，验证了 Ｃｕ⁃
Ｎｉ⁃Ｓｉ 合金单轴拉伸应力⁃应变响应与单轴拉伸中可能

存在的晶粒旋转情况。
２）Ｃｕ⁃Ｎｉ⁃Ｓｉ 合金出现沿晶断裂现象时，裂纹大部分

会在三晶界应力集中处萌生，随应变的持续增加沿着晶
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图 １０　 不同晶粒取向的影响

Ｆｉｇ． １０　 Ｅｆｆｅｃｔ ｏｆ ｄｉｆｆｅｒｅｎｔ ｇｒａｉｎ ｏｒｉｅｎｔａｔｉｏｎｓ

图 １１　 晶粒取向影响断裂位置

Ｆｉｇ． １１　 Ｆｒａｃｔｕｒｅ ｌｏｃａｔｉｏｎ ａｆｆｅｃｔｅｄ ｂｙ ｇｒａｉｎ ｏｒｉｅｎｔａｔｉｏｎｓ

界扩展并最终导致整体失效。 晶粒取向会影响裂纹的

萌生与扩展路径，但对于宏观的拉伸应力⁃应变行为影

响不明显。 该方法能有效模拟多晶金属沿晶断裂现象。
３）晶界裂纹扩展会受晶界与拉伸方向夹角的影

响，较小的夹角会抑制裂纹扩展。 同时晶界附近晶粒

的初始取向会影响裂纹的萌生与扩展，晶粒位向差在

３０°与 ８０°左右时晶界更容易发生断裂。 晶粒之间的

晶界是大角晶界时更容易发生裂纹萌生和沿晶界

扩展。
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