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晶体塑性模型及其在金属疲劳寿命预测中的应用

易 敏， 胡文轩
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摘要： 作为细观尺度上描述各向异性非均质材料塑性变形行为的重要方法，晶体塑性模型能够基于晶体材料的

微观组织结构预测其宏观力学性能，在航空航天金属的力学性能设计及评估中展现出应用前景。本文总结了晶

体塑性模型的发展历程和不同变种，从流动准则、硬化模型和内部状态变量演化 3 个角度对比分析了唯象晶体塑

性模型与基于物理机制的晶体塑性模型的特点与差异；然后介绍了基于疲劳指示参数和寿命评估准则的晶体塑

性有限元在金属疲劳寿命预测领域的应用尝试，以航空航天常用金属疲劳裂纹萌生寿命预测为例，给出了部分

应用实例表明不同模型的预测能力和适用性；最后展望了晶体塑性模型和应用的未来发展趋势和有待加强的研

究方向。

关键词：晶体塑性模型；疲劳寿命；航空航天；本构模型；裂纹萌生

中图分类号：V21   文献标志码：A   文章编号：1005‑2615（2023）01‑0012‑16

Crystal Plasticity Model and Its Application for Fatigue Life Prediction of 
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Abstract:As an important methodology to describe plastic deformation behavior of anisotropic heterogeneous 
materials at the mesoscale， the crystal plasticity （CP） model can predict the macroscopic mechanical 
properties of crystal materials based on their microstructures， and play a part in the development of new alloys 
for aerospace applications. The development history of various CP models is summarized. In particular， the 
similarities and differences between the phenomenological CP model and the physically based CP model are 
compared and analyzed in terms of flow rules， hardening model， and internal state variable evolution. Then， 
the practical application of CP finite element method （CPFEM） for the prediction of metal fatigue life is 
introduced. This method relies on the fatigue indicator parameters and life evaluation criteria. Typical efforts 
for predicting the fatigue crack initiation life of aerospace metals by CPFEM are overviewed to demonstrate 
the predictive ability and appropriateness of various models. Finally， an outlook on the future development 
tendency of CP model and its applications， as well as the related research directions which need to be 
strengthened， is provided.
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高性能航空航天装备的发展，对金属材料性能

提出了更高要求。研制新型轻质高强的金属材料

是满足该要求的重要途径，也是目前国内外航空航

天金属领域的研究热点与难点。然而，钛合金、镍

基高温合金及铝合金等典型航空航天金属的室温

成形能力不足、高温微观组织难控制，导致在加工

复杂曲面构件时出现生产效率低、产品一致性差等

缺陷和问题［1］。随着新型金属材料的制造与加工

工艺的进步，通过调控复杂微观结构来实现宏观力

学性能的提升成为可能，但也为理解和预测新型金

属材料的力学性能及微观机制带来了新挑战。比

如，以钛合金为代表的难变形航空航天金属材料，

其包含各向异性显著的密排六方结构（Hexagonal 
close packed， HCP），一般由性能迥异的两相或多

相组成，受载时会表现出明显的不均匀变形。这种

不均匀变形由位错滑移、孪晶、晶界变形、晶粒旋转

等细观变形机制决定［2］，对材料的宏观力学性能具

有关键作用。因此，从复杂微观结构层次深入研究

金属材料的变形机制及其与宏观力学性能的关联

规律，具有重要的研究意义和应用价值。

目前，已经有不同尺度的研究方法对金属的变

形机制和力学性能开展了研究，如密度泛函理论

（Density functional theory， DFT）［3‑5］、分子动力学

（Molecular dynamic， MD）［6‑9］、离 散 位 错 动 力 学

（Discrete dislocation dynamics， DDD）［10‑13］和基于

J2 流动理论的宏观塑性模型［14］。然而，除宏观塑

性模型以外，其他方法均存在长度尺度或时间尺度

的局限性，难以对真实尺寸的样品进行数值模拟。

宏观塑性理论为宏观层面的均质化力学行为的模

拟提供了可靠方法，并且其参数可以通过多晶试样

的力学试验来校准。然而，这种方法也存在一定的

局限性：（1）每组参数只对给定的试验条件（温度、

应变率、加载方式）和微观结构特征（晶粒尺寸和形

态、织构）有效，这些因素的任何变化都需要对模型

参数进行重新校准；（2）采用均匀性假设，难以考

虑微观结构细节信息，如晶粒大小和取向；（3）预测

对微观结构特征敏感材料的力学性能时（比如疲

劳、裂纹的萌生与扩展、缺陷的影响等），存在较大

困难。晶体塑性理论则从晶体缺陷出发，借助连续

介质力学对变形体的运动学描述，建立起晶体缺陷

导致的微观剪切与宏观变形及旋转之间的联系。

这意味着，晶体塑性模型是一种介于宏观与微观尺

度之间的研究方法，可以形成一座连接宏微观尺度

的“桥梁”。

早期晶体塑性理论研究主要集中在单晶体的

变形机制，而未考虑多晶体中晶粒间的力学相互作

用和复杂外部边界条件，一般采用应力平均化的假

设来近似多晶相互作用［15‑16］。后来的学者将晶体

塑性理论与有限元方法结合，处理复杂外部边界条

件下晶体的塑性变形，描述晶体内的微观滑移剪切

机制［17］，这种方法也被称为晶体塑性有限元法

（Crystal plasticity finite element method， CP‑
FEM）。得益于两种框架的优势，CPFEM 的本构

方程在几十年内快速地从经验性黏塑性方程［18］发

展 到 基 于 微 观 结 构 、包 含 尺 度 效 应［19］、界 面 机

制［20］、多物理场耦合［21］的多尺度物理模型。由于

上述特点，CPFEM 在航空航天金属疲劳断裂机理

的研究中展现出优势。

本文从晶体塑性本构模型切入，详细介绍了近

20 年来唯象晶体塑性模型与基于物理机制的晶体

塑性模型中流动准则、硬化模型和状态变量演化方

程的发展历程和特点；总结了采用 CPFEM 预测金

属疲劳裂纹萌生寿命的理论模型和应用尝试，并展

望了未来晶体塑性模型及其应用研究中可能的发

展趋势和关注重点。

1 晶体塑性模型

1. 1　连续介质力学

在连续介质力学中，变形梯度 F能够联系当前

构型 x和参考构型 X，即

dx= FdX （1）
因此，大多数晶体塑性模型的出发点是将连续

介质力学中的变形梯度乘法分解为弹性 F e 与塑性

F p 两部分，即

F= F eF p （2）
式中由 F p 定义的构型被称为中间构型（图 1［22］）。

在晶体塑性理论框架内，晶格旋转由 F e 决定，F p 不

引起晶格旋转与变形［23］。

为了描述变形体的动力学行为，连续介质力学

引入速度梯度张量

L= ḞF-1 = F e

.
F-1

e + F eF p

.
F-1

p F-1
e （3）

图 1 变形梯度的乘法分解 [22]

Fig.1 Decomposition of the total deformation gradient[22]
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式中塑性部分可以表示为 L p = F p

.
F-1

p 。如果晶体

的塑性变形只是基于位错滑移机制，则塑性速度梯

度［23］可以表示为

L p = ∑
α = 1

n

γ̇α mα ⊗ nα （4）

式中：mα 和 nα 分别为第 α 个滑移系上的滑移方向

和滑移面矢量；γ̇α 为对应滑移系上的滑移率；n 为

激活的滑移系个数。对于同时存在位错滑移和孪

晶的金属材料，塑性速度梯度可以分解为

L p = (1 - f tw )∑
α = 1

n

γ̇α mα ⊗ nα + f tw ∑
α = 1

n

γ̇α
tw m α

tw ⊗ nα
tw +

f tw ∑
α = 1

n

γ̇α Qmα ⊗ nα Q T

（5）
式中：f tw 为孪晶体积分数；γ̇α

tw 为孪晶滑移率；m α
tw 和

nα
tw 分别为孪晶系的孪晶生长方向和孪晶面法向；

Q 为旋转张量。

至此，材料的宏观变形已经与晶体内部的微观

剪切联系起来。1.2 节将详细介绍本构方程如何将

外部应力状态与滑移率建立联系。

1. 2　本构模型

现有的晶体塑性本构模型可以分为两类：唯象

与物理。通常，将内部状态变量作为判断本构模型

类别的基准。若状态变量是应力，则为唯象本构模

型；若状态变量是位错密度，则为物理本构模型，或

称为基于物理机制的本构模型。但在某些模型中，

位错密度的演化没有被明确处理，而是采用泰勒关

系（τ ∝ ρ）进行近似计算，这种模型通常也被视

为唯象本构模型［24］。

1. 2. 1　唯象本构模型

唯象本构模型将临界分切应力（τ α
c）作为每个

滑移系上的状态变量，滑移率可以表示为施加在滑

移系上的分切应力（τ α）与临界分切应力的函数，即

γ̇α = f ( τ α，τ α
c ) （6）

式中分切应力表达式为 τ α = σ：mα ⊗ nα，σ为柯西

应力张量。在晶体塑性框架中，式（6）被称为流动

准则。表征材料所处状态的临界分切应力通常可

以 表 示 为 所 有 滑 移 系 的 累 积 剪 切 应 变（Γ =

∑
α = 1

n ∫ || γ̇α dt）与滑移率的函数，即

τ α
c = g (Γ，γ̇α) （7）

目前应用最为广泛的流动准则当属 Rice［23］、

Hutchinson［25］提出的幂律函数关系

γ̇α = γ̇0

|

|

|
||
| τ α

τ α
c

|

|

|
||
|

1
m

sgn ( τ α ) （8）

式中：γ̇0 为参考滑移率；m 为应变速率敏感性指数，

当 1/m → 0 时可以近似地认为与材料的流动行为

率无关。需要注意的是，只有 γ̇α 为正数时才纳入

考虑范围［17］。由于不同的滑移系之间存在相互作

用，第 β 个滑移系对第 α 个滑移系硬化行为的影响

可由以下硬化模型给出，即

τ̇ α
c = hαβ| γ̇β | （9）

式中 hαβ 为硬化模量，其常用形式为［26］

hαβ = qαβ

é

ë

ê
êê
ê
ê
ê
h0 (1 - τ β

c

τ s )
aù

û

ú
úú
ú

（10）

式中：h0 为初始硬化模量；τ s 为饱和滑移阻力；qαβ 为

自硬化与潜在硬化的强度系数；a 为硬化系数。

上述硬化模型在部分文献中均可找到相同形

式［27‑29］或 类 似 变 体［30‑35］。 Ghosh 等［36］和 Acharya
等［37］引入位错强化作用，将式（9）改进为

τ̇ α
c = hαβ| γ̇β |+ k0 α̂2 G 2 b

2( )τ α - τ α
0

λβ| γ̇β | （11）

式中：k0 和 α̂ 为无量纲材料常数；G 为剪切模量；b
为 Burgers 矢量的模；τ α

0 为初始滑移阻力；λβ 为滑移

面上晶体不相容度的度量值。有研究者［38‑41］利用

双曲正割函数替代式（10）中的幂律函数，即

hαβ = qαβ

é

ë
ê
êê
êh0 sech2

|

|
|
||
| h0 Γ

τ s - τ0

|

|
|
||
|ù

û
úúúú （12）

有研究者则用更一般的 Voce 定律替代式（10）
来解释大塑性应变下应变率不消失的现象［42‑45］，即

hαβ = qαβ

é

ë
ê
êê
êh s + (h0 - h s + h0 h s Γ

τ s - τ0 ) e-h0 Γ/( )τs - τ0
ù

û
úúúú （13）

式中 h s 为大塑性应变下的硬化斜率。

在流动准则中引入其他变形机制，可将唯象本

构模型扩展成不同形式。例如，Cailletaud［46］在流

动准则中引入背应力，在晶体尺度上引入随动硬化

来解释循环变形行为，即

γ̇α = γ̇0 ( || τ α - χ α - g α

K )
1
m

sgn (τ α - χ α)   （14）

式中：χ α 为对应滑移系的背应力；g α 和 K 为材料参

数。此外，Horstemeyer 等［47］提出了相似的流动准

则，即

γ̇α = γ̇0

|

|

|
||
|
|
| τ α - χ α

g α

|

|

|
||
|
|
|

1
m

sgn (τ α - χ α) （15）

对于式（14， 15）中的背应力演化，Cailletaud［46］

提出了一种线性的背应力演化方程，即

χ̇ α = cγ̇α - d | γ̇α | （16）
式中 c和 d 为定义硬化率的材料参数。除了式（16）
的简单硬化定律之外，应用最为广泛的背应力演化

模 型 为 Armstrong‑Frederick 模 型（AF 模 型）［48］。
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Méric 等［49］首次将宏观尺度的 AF 模型纳入晶体尺

度，解释单晶镍基高温合金的 Bauschinger 效应，其

表达式为

χ̇ α = cγ̇α - dχ α| γ̇α | （17）
Hennessey 等［50］将 Ohno‑Wang 宏观模型（OW

模型）［51］纳入晶体尺度，并取 OW 模型的前两项解

释循环载荷中的棘轮与应力松弛现象，其表达式为

χ̇ α
i = hi γ̇α - ri( || χ α

i

bi ) mi

χ α
i | γ̇α |， χ̇ α = ∑

i = 1

2

χ̇ α
i    （18）

式中：hi、ri 和 bi 为模型参数；mi 为应力松弛速度

参数。

早期对金属材料疲劳行为的研究以面心立方

金属为主，对钛合金一类的 HCP 结构金属研究也

仅局限于单一 α 相［52］。随着生产工艺的进步，上述

晶体塑性模型预测复杂微观结构合金的力学性能

愈发困难。因此，研究者们着重于发展预测效果更

好的晶体塑性本构模型。Mayeur 等［53］提出考虑双

相钛合金片层微观结构的晶体塑性本构模型，即

γ̇α = γ̇0
|| τ α - χ α - kα

Dα

1
m

sgn (τ α - χ α)   （19）

式中：∙ 为 Macauley 括号，其定义为当 x < 0 时，

x = 0；当 x > 0 时，x = x。 kα 为阈值应力，可

表示为强化项与软化项的和，即

kα = ky

d
+ k α

s （20）

式中：ky 为 Hall‑Petch 系数；d 为平均晶粒尺寸。式

（20）的强化项由 Hall‑Petch 效应贡献，且不参与演

化，阈值应力的演化由软化项控制。软化项 k α
s 的

演化方程服从动态恢复关系，即

k̇ α
s = -μk s| γ̇α | （21）

式中 μ 为软化率系数。Dα 为拖曳应力，其表达式为

Dα = τ α
CRSS - k α

t = 0 = τ α
CRSS - ky

d
- ( k α

s )
t = 0

  （22）

式中 Ḋα = 0，即拖曳应力不参与演化，而背应力 χ α

的演化方程与式（17）一致。Kapoor 等［54］提出了

一种引入晶粒尺度残余应力的晶体塑性模型，并

预测了增材制造 TC4 钛合金力学性能，其采用的

流动准则与式（19）相同，而背应力则服从如下泰

勒关系

χ α = Aμbα ρα
GND （23）

式中：bα 为 Burgers 矢量的模；ρα
GND 为几何必需位错

密度（Geometrically necessary dislocation， GND）；

A 为材料常数；μ 为材料的各向同性剪切模量。

Ozturk 等［55］将热效应与位错结合，提出了考

虑热载荷与机械载荷条件的晶体塑性模型，即

γ̇α = γ̇0

|

|

|
||
|
|
| τ α - χ α - τ α

GP

g α + τ α
GF

|

|

|
||
|
|
|

1
m

sgn (τ α - χ α - τ α
GP)   （24）

式中 τ α
GP 与 τ α

GF 为短程应力与长程应力引起的 GND
对滑移阻力的贡献，其表达式分别为

τ α
GP = cα

1 G α bα ρα
GP ，   τ α

GF = Q α

cα
2 bα 2 ρα

GF （25）

式中：cα
1 与 cα

2 为材料常数；G α、bα 和 Q α 分别为剪切

模量、Burgers 矢量的模与激活能；ρα
GP 与 ρα

GF 分别为

平行于滑移面与垂直于滑移面的 GND 分量。

上述本构模型中，描述材料状态的变量往往是

临界分切应力与背应力。虽然唯象模型得到了不

断发展，并引入了物理机制，但其本构模型的基础

是经验性的黏塑性方程，缺乏对晶体内微观物理现

象的详细描述。因此，为了弥补唯象模型的不足，

基于物理机制的晶体塑性本构模型也得到了不断

的发展。

1. 2. 2　基于物理机制的本构模型

相比于唯象模型，基于物理机制的本构模型与

塑性变形微观机制有着更强物理联系，因此，其状

态变量一般为微观物理量（如位错密度），且流动准

则是基于微观变形机制的激活。此外，物理本构模

型通常包括一些额外的微观结构信息作为输入，如

初始位错密度、第二相的体积分数、位错与晶界相

互作用、相变等。

物理模型的第一要素是塑性滑移率与位错运

动之间的关系，早在 1934 年，Orowan［56］就将滑移

率与可移动位错（ρα
m）、Burgers 矢量的模（bα）和平

均位错速度（vα）联系起来，其方程为

γ̇α = ρα
m bα vα （26）

位错运动是一个热激活过程，其运动速度受到

各种短程或长程阻力的影响，Kocks 等［57‑58］基于过

渡态理论（Transition‑state theory）框架详细研究了

短程相互作用下温度对位错滑移的影响。在其工

作中，平均位错移动速度可以表示为

vα = l α ν0 exp ( - ΔG
kT ) （27）

式中：l α 为滑移系中位错阻碍间的平均距离，也常

被称为位错平均自由程，可以使用表达式 l α =
c1 / ( ρα) 0.5

描述，其中 c1 为材料常数；ν0 为接触频率；

指数项代表位错跳过短程阻碍的概率；k 为玻尔兹

曼常数；T 为绝对温度；ΔG 为位错运动克服阻碍所

需的吉布斯自由能，与滑移面所施加的分切应力

（τ α）有关，其方程为

ΔG = ΔF
é

ë

ê
êê
ê
ê
ê
1 - τ α 

eff

τ α
c

pù

û

ú
úú
ú

q

（28）
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式中：ΔF 为无外力作用下克服阻碍所需的活化自

由能；系数 p 和 q 为模型参数，分别代表阻碍强度与

位错传播距离，其取值范围分别为 0 ≤ p ≤ 1 与

1 ≤ q ≤ 2；τ α
c 为 0 K 时位错运动的阻碍强度；有效

应力（τ α
eff）的表达式为 τ α

eff = | τ α |- τ α
pass，其中 τ α

pass 为

可移动位错的非热阻力，其演化方程为

τ α
pass = cμbα ∑

β = 1

Ns

ξ αβ ρβ （29）

式中：c 为数值常数；μ 为剪切模量，ξ αβ 为滑移系交

互系数，一般通过经验系数［59］或滑移系的几何关

系［18］来确定。综上所述，完整的基于物理机制的

晶体塑性本构模型的流动准则为

γ̇α = ρα
m bα lα ν0 exp 

é

ë

ê

ê

ê

ê
êê
ê

ê

ê

ê

- ΔF
kT

æ

è

ç

ç
çç
ç

ç
1 -

ù

û

ú

ú

ú
úú
ú

ú

úö

ø

÷

÷
÷÷
÷

÷|| τ α - cμbα ∑
β = 1

N s

ξ αβ ρβ

τ α
c

p q
（30）

式中位错密度 ρβ 为晶体内各点单位体积位错长度

的平均值，也是物理类本构模型的内部状态变量。

对于状态变量演化，Kocks 等［58］认为硬化由位错的

产生和湮灭之间的竞争所控制，即该假设成为大部

分文献中位错演化方程的基础［60‑69］。因此，Kocks
等［70］提出如下演化方程，即

ρ̇α = é
ë
êêêê

1
l α

- 2y c ραù
û
úúúú| γ̇α | （31）

式中：第一项在上文中已经详细介绍；第二项则与

动态恢复导致的位错湮灭相关；y c 为位错湮灭的临

界距离。

基于式（27）的原始模型，Ma 等［62］和 Dunne
等［71］提出了吉布斯自由能的简化形式，即式（28）
中的吉布斯自由能可以替换为

ΔG = ΔF - τ α ΔV （32）
将式（32）代入式（27）可以得到

γ̇α = ρα
m bα lα ν0 exp ( - ΔF

kT ) sinh ( τ α ΔV α

kT )     （33）

式中 ΔV α = l α b2 为激活体积，也即晶体内部短程位

错障碍相互作用的实际体积。

对于位错密度的演化，Ma 等［62］和 Dunne 等［71］

则具有不同的见解。Ma 等［63］认为式（26）中的可

移动位错密度（ρα
m）能够承担部分外部塑性变形。

为了移动，可移动位错必须克服平行位错与林位错

组成的应力场，两种位错分别产生不同方向的阻碍

作用，如图 2 所示。因此，需要引入额外的位错密

度，即与滑移面平行的位错密度（ρα
P）和与滑移面正

交的林位错密度（ρα
F）。上述两种位错密度基于晶

体内部不可移动位错密度（ρα
SSD）计算得到，即

ρα
F = ∑

β = 1

N

χ αβ ρβ
SSD || cos ( )nα，t β （34）

ρα
P = ∑

β = 1

N

χ αβ ρβ
SSD || sin ( )nα，t β （35）

式中 χ αβ 为滑移系交互系数，包括自作用强度、共面

作用强度、交滑移强度等［24］。基于上述两种位错

分解，可移动位错密度可由标度律（Scaling law）给

出，即

ρα
m = BT ρα

P ρα
F （36）

其中 B 的表达式为

B = 2kB

c1 c2 c3 Gb3 （37）

式中 c1、c2 和 c3 分别为位错密度相关的常数。在位

错演化机制中，Ma 等［62］考虑了 4 种演化过程，即位

错锁与位错偶极子形成对位错密度增加的过程，以

及非热与热激活湮灭的恢复过程，4 种过程的表达

式总结如下：

（1） 位错锁形成

ρ̇α +
SSD = c4

b
ρα

F γ̇α （38）

（2） 位错偶极子形成

ρ̇α +
SSD = c5

b
d α

dipole ρα
m γ̇α （39）

d dipole = 3 Gb
16π ( )1 - ν

(| τ α |- τ α
pass )-1

（40）

（3） 非热湮灭

ρ̇α -
SSD = -c6 ρα

SSD γ̇α （41）
（4） 刃位错攀移导致的热湮灭

ρ̇α -
SSD = -c7

D 0 b3

kBT
exp ( - Q bulk 

kBT ) ( ρα
SSD )2| τ α | ( γ̇α

γ̇ ref )
c8

 

（42）
式中：c4 ~c8 为拟合常数；d dipole 为偶极子形成的临

图 2 位错滑移机制示意图 [63]

Fig.2 Schematic illustration for the slip mechanism[63]
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界距离；ν 为泊松比；D 0 为扩散系数；Q bulk 为位错攀

移的激活能；γ̇ ref 为参考滑移率。除了上述 4 种过

程，Ma 等［63］还加入了尺度效应，即引入了与塑性

应变梯度相关的 GND，其表达式分别为

ρ̇α
GNDs = 1

b [∇ x × ( γ̇αF T
P nα) ] ⋅mα （43）

ρ̇α
GNDet =

1
b [∇ x × ( γ̇αF T

P nα) ] ⋅ t α （44）

ρ̇α
GNDen = 1

b [∇ x × ( γ̇αF T
P nα) ] ⋅ nα （45）

满足 ( )ρ̇α
GND

2
=( ρ̇α

GNDs) 2
+ ( ρ̇α

GNDet) 2
+ ( ρ̇α

GNDen) 2
。将上

述位错密度加入林位错与平行位错中，可以得到

ρα
F = ∑

β = 1

n

χ αβ[ ρβ
SSD || cos ( )nα，t β + ρβ

GNDs || cos ( )nα，mβ +

        ]ρβ
GNDet || cos ( )nα，t β + ρβ

GNDen || cos ( )nα，nβ    （46）

ρα
P = ∑

β = 1

n

χ αβ[ ρβ
SSD || sin ( )nα，t β + ρβ

GNDs || sin ( )nα，mβ +

]ρβ
GNDet || sin ( )nα，t β + ρβ

GNDen || sin ( )nα，nβ   （47）

至此，引入 GND 描述应变梯度引起尺寸效应

的模型已经建立。

Dunne 等［71］则引入了两种位错演化机制：位错

滑移与位错钉扎，其中位错滑移只在基面（Basal）
与棱柱面（Prismatic）发生，位错钉扎则通过 GND
的产生而发生。因此，其流动准则为

γ̇α = ρb2 ν exp ( - ΔF
kT ) sinh ( τ α ΔV

kT ) （48）

式中激活体积（ΔV）与钉扎距离（l）有关，钉扎距离

是位错密度的函数，即 ΔV = lb2，l = 1/ ( ρG ) 0.5
。同

时，因为 GND 密度在几何上是相关的［72］，该模型

与尺度效应具有很强的关联性。Busso 等［72］给出

了 GND 密度向量演化的增量形式

Δρα
G = Δγα

b
curl[ nαF P ] （49）

此位错密度向量可以分解为滑移方向（sα）上

的螺位错线密度，以及平面法向（nα）和线方向（t α）

的刃位错线密度。Dunne 等［71］为了简化位错演化

方程，将所有激活滑移系上的位错密度叠加，并假

设位错密度存在于所有的滑移系上，其表达式为

∑( )Δρα
ennα + Δρα

et t α + Δρα
s sα = ∑Δρα

G = ΔρG  
（50）

上述基于 Orowan 方程的本构模型只是物理

模型中的一部分，Beyerlein 等［64］基于传统的黏塑

性流动准则（式（8）），提出了一种新型的物理本构

方程，并成功在 HCP 金属、BCC 金属及 HCP/BCC
双相金属上应用［65］，其滑移阻力表达式为

τ α
c = τ α

o，f + τ α
o，HP + τ α

for + τ α
sub （51）

式中：τ α
o，f 为摩擦应力（如 Peierls 应力、间隙、析出物

和初始位错密度）；τ α
o，HP 为阻碍（如晶界或孪晶界）

影响项；τ α
for 与 τ α

sub 分别为晶粒内位错相互作用贡

献，前者来自晶粒中空间随机分布的林位错密度

（ρα
for），后者来自次边界等机制导致的次结构位错

密度（ρ sub）。不同于前两项，τ α
for 与 τ α

sub 演化依赖于位

错的演化。Beyerlein 等［64］认为 τ α
o，HP 由晶界阻力导

致，并认为服从如下 Hall‑Petch 关系

τ α
o，HP = μH α bα

d g
（52）

式中：H α 为 Hall‑Petch 参数；d g 为平均晶粒尺寸。

应力 τ α
for 与 τ α

sub 随着位错密度的增加而增加，其表达

式为

τ α
for = χbα μα ρα

for （53）

τ α
sub = k sub μα bα ρ sub lg ( 1

bα ρ sub ) （54）

式中：χ 为位错相互作用参数；k sub 为模型参数。式

（53）中林位错密度的演化方程为

Δρα
for = k1 ρα

for | Δγα |- Δρα
rem （55）

式中：k1 为与滑移模式有关的林位错生成系数；

Δρα
rem 为林位错密度的移除量，其表达式为

Δρα
rem = χbα

G α
k1

é

ë

ê

ê
êê
ê

ê
1 - kT

Dα( )bα 3 ln ( ε̇
ε̇0 ) ùû

ú
úú
ú
ú
ú
| Δγα |     （56）

式中：G α 为激活能；Dα 为与滑移模式有关的推进因

子；ε̇ 为施加的应变率；ε̇0 为参考滑移率。次结构位

错密度的演化方程则为

Δρ sub = ∑
α

f α bα Δρα
rem ρ sub （57）

式中 f α 为位错生成系数。次结构位错密度被认为

会对所有滑移系统上的林位错演化产生影响，因

此，这里需要对所有滑移系统上次结构密度进行

求和。

2 晶体塑性模型在疲劳寿命预测中

的应用

金属的疲劳裂纹萌生是一个多尺度过程，包含

纳米尺度的位错滑移和位错相互作用，以及微米尺

度的特殊位错形态的形成，这些位错作用导致塑性

变形在晶粒的滑移带上局部化，同时疲劳裂纹萌生

的过程非常依赖微观结构的局部细节（晶粒尺寸、

孪晶、织构等）以及缺陷（孔隙、夹杂物等）的存在。

因此，微观结构对疲劳性能的影响不可忽视。

疲劳裂纹萌生通常由局部的损伤导致，其主要

取决于微观结构特征的随机性和非均匀性。这使

得“名义上”相同多晶体之间存在较大的分散性，在
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微观结构和疲劳性能之间建立精确的关联，变得非

常困难。显然，只有考虑到微观结构的模拟技术，

才能够提供微观结构和疲劳性能之间的联系，这也

是微观结构敏感的疲劳计算模型［73‑76］成为过去 20
年中引起更多关注的原因之一，其提供了一个独特

的框架来理解微观结构和缺陷对金属材料疲劳行

为的影响。图 3［77］描述了通过晶体塑性模型预测

多晶金属合金疲劳行为的框架。可借助不同开源

代码（如 DREAM.3D、Neper 等）建立多晶材料微

观结构的代表体积元（Representative volume ele‑
ment， RVE）［78‑79］。其中，DREAM. 3D 可以根据

EBSD 数据或统计函数进行模型重构，快速生成可

视化的大型三维多晶 RVE 模型；Neper 则可以通

过用户编写脚本，建立包含片层等复杂微观结构的

RVE 模型，具有划分多种有限元网格的能力。通

过对 RVE 力学行为的数值模拟，获得循环变形过

程中的全微观力学场。单晶本构模型用于解释金

属合金循环变形现象，即 Bauschinger 效应、棘轮效

应和循环软化/硬化等，其参数通常需要与试验的

循环应力‑应变曲线进行比较来校准，校准过程可

以通过基于目标误差函数构建的试错方法或优化

算法完成［80］。

获得 CPFEM 参数以及预测疲劳寿命的一个

关键因素是多晶体稳定的循环应力应变曲线。通

常，一个稳定的疲劳行为可能需要几十个循环或几

千个循环才能达到，这取决于金属类型和加载条

件。在高周疲劳的情况下，巨大的计算成本使得无

法有效模拟 RVE 的力学响应，因此，需要开发一种

高效的疲劳寿命预测模型。Ghosh 等［81］提出一种

用于加速晶体塑性有限元疲劳行为模拟的小波变

换多时间尺度算法，该算法可以将模拟疲劳周期数

大幅减少。

一旦稳定的力学响应通过CPFEM模拟确定，疲

劳寿命就可以基于疲劳指标参数（Fatigue indicator 
parameter， FIP）预测得到。文献中报道了不同的

FIP，它们通常作为控制裂纹形成的主要驱动力，将唯

象晶体塑性模型与疲劳寿命的某个阶段（如裂纹萌生

和小裂纹扩展）联系起来。目前，常见 FIP的计算方

法与一个疲劳周期中某些变量有关，如每个循环的

累积塑性应变（Plastic strain accumulation，PSA）［82‑83］

P = ∫
cyc

2
3 L p：L p dt （58）

或最大塑性剪应变［84‑85］

Δγ = max
α

 
ì
í
î

ïï
ïï
∫
cyc

| γ̇α | dt
ü
ý
þ

ïïïï

ïï
（59）

上述两种 FIP 仅适用于局部塑性应变场。另

外，Fatemi‑Socie（FS）提出的 FIP 计算公式为［86］

图 3 利用晶体塑性理论预测多晶金属合金疲劳寿命的试验-模拟耦合方法 [77]

   Fig.3 Coupled experiment-simulation strategy for predicting the fatigue life of polycrystalline metallic alloys using crystal
plasticity theory[77]
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FS = max
α

 
ì
í
îïï

Δγα

2 ( )1 + k
σ α

n

σy

ü
ý
þïï

（60）

式中：k 为数值常数；σy 为材料屈服应力；σ α
n 和 Δγα

分别为滑移面最大法向应力和剪切应变变程。此

FIP 最初是为了解释实验室试样的疲劳行为而开

发［87］，但在高周疲劳模拟中，它被认为是裂纹萌生

的驱动力［88‑89］。其他流行的 FIP 还有 Charkaluk
等［90］提出的循环耗散能

W = max
k

 
ì
í
î

ïï
ïï
∫
cyc

τ k γ̇k dt
ü
ý
þ

ïïïï

ïï
（61）

和 Wan 等［91］提出的能量存储密度

G = ∫
cyc

ξ
σ：ε̇p

ρSSD + ρGND

dt （62）

式中 ξ 代表一个循环中通过位错结构而累积的外

部功系数。

上述 5 种 FIP 中，能量类 FIP 的应用较少，文献

中更为常见的是累积应变与应力类型［92‑96］。在文

献中还可以找到其他类型的 FIP［73‑74，97］，此处不再

赘述。Yaghoobi 等［98］发展了集成 CPFEM 和 FIP
的 程 序 代 码 ，并 提 出 了 FIP 平 均 值 的 子 带

（sub‑band）计算方法，具体流程如图 4 所示。易敏

等［99］采用 CPFEM、FIP 和极值概率理论，研究了增

材制造金属的疲劳分散性。Li 等［100］探究 TA15 钛

合金的低周循环疲劳变形机制，将累积塑性应变与

能量耗散 FIP 预测其疲劳寿命并对比了预测精度，

发现两种 FIP 的预测结果基本相同，但随着应变振

幅增加，前者的预测精度略高于后者，如图 5 所示。

Zhang 等［101］采用累积塑性剪切应变类 FIP，结合晶

体塑性及扩展有限元法，研究了高温（650 ℃）与室

温（24 ℃）下［111］方向单晶镍基高温合金的低周

疲劳裂纹扩展的行为，并对其裂纹扩展寿命进行预

测，随着循环次数增加，晶体塑性模型计算结果与

实验结果具有较好的一致性，如图 6 所示。Prastiti
等［102］采用 CPFEM 和离散位错方法研究了能量存

储密度 FIP 和位错构型能对裂纹成核位置的预测

能力，结果表明，两种量均能识别疲劳裂纹成核的

位置，但是能量存储密度 FIP 预测结果更加准确。

从不同类型 FIP 中选择一个来预测金属疲劳寿命

并没有明确的规律，研究者们通常根据所考虑的长

度尺度、金属特性及疲劳阶段（萌生/小裂纹扩展）

来选择关联性更强的 FIP。例如，累积塑性应变类

型 FIP 更能发现单晶或单轴载荷下驻留滑移带的

形成［82］，而对于多晶及多轴载荷，应力对驻留滑移

带和小裂纹扩展的作用则更强，包含塑性滑移的应

力类型 FIP 则更加适用［92］。

CPFEM 预测疲劳寿命另一个关键因素是建

立 FIP 和疲劳寿命不同阶段之间的联系。在这方

面，基于微观力学的疲劳寿命预测模型可以大致分

为两类。第一类中，FIP 和疲劳裂纹萌生和扩展的

数个阶段之间建立联系；第二类假设大部分的疲劳

寿命是在裂纹的萌生阶段，FIP 和疲劳寿命之间建

立直接联系。

第一类模型由 McDowell等［103］提出，他们认为

疲劳寿命至少有 3 个阶段：裂纹萌生（Crack incuba‑
tion， Crack Inc.）、微裂纹（Microstructurally small 
crack， MSC）/物理小裂纹（Physically small crack，
PSC）扩展和长裂纹扩展（Long crack， LC）。总疲劳寿

图 4 PRISMS-Fatigue 计算模块流程图 [98‑99]

Fig.4 Flowchart of PRISMS-Fatigue module[98-99]
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命为

N = N inc + N MSC/PSC + N LC （63）
式中：N inc 为在微观结构中形成裂纹核的疲劳循环

次数，其长度是某些微观结构长度尺度（例如晶粒

尺寸）的数量级；N MSC/PSC 代表裂纹从成核生长到其

长度为晶粒尺寸 3~10 倍的循环次数，这两个阶段

的裂纹萌生和扩展依赖于微观结构（晶粒尺寸、形

状、织构、第二相的空间分布等）；N LC 为长裂纹扩

展相关的循环次数，这一阶段几乎不依赖于微观结

构，可以用线弹性断裂力学（Linear elastic fracture 
mechanics，LEFM）的经典裂纹扩展理论来解释。

综上，CPFEM 在该框架中用于确定 N inc 和 N MSC/PSC，

通过建立不同形式的 FIP来评估疲劳裂纹各个阶段

的 裂 纹 驱 动 力 。 Przybyla 等［104］基 于 此 方 法 ，对

IN100镍基高温合金圆形缺口试样的高周疲劳及超

高周疲劳寿命进行预测，并对比分析了不同缺口尺

寸下疲劳寿命的差异，如图 7所示。其中，疲劳裂纹萌

生阶段与微裂纹扩展阶段分别使用了 Fatemi‑Socie
类FIP 及累积剪切应变类 FIP 的改进变体，长裂纹

扩展寿命则采用了线弹性断裂力学方法。

Anahid 等［105］提出一种非局部的双相钛合金驻

留疲劳裂纹萌生准则，该模型可解释滑移对多个滑

移系统的累积影响，并涉及晶粒中演变的混合模式

应力以及相邻晶粒中的位错堆积，其裂纹萌生的有

效应力为

T eff = Tn
2 + βT 2

t ≥ Kc

πc
（64）

式中：Tn 为滑移面上的法向应力；Tt 为切向应力；

Kc 为混合应力强度因子临界值；c 为裂纹长度，其

表达式为

c = G
8π ( )1 - ν γ s

B2 （65）

式中：G、ν 和 γ s 分别为剪切模量、泊松比和表面能；

B 为裂纹张开位移，其计算方式为 B =∫
Ω

Λ ⋅ ndΩ，

其 中 Ω 为 参 考 面 。 Kirane 等［106］采 用 式（64）对

Ti‑6242 钛合金低周驻留疲劳寿命进行预测，结果

如图 8 所示。在冷驻留疲劳下，Ti‑6242 中的裂纹

萌生由相邻软晶粒载荷脱落和硬晶粒应力集中引

起，与试验结果对比（图 9），该模型具有非常好的

预测效果。

Tanaka 和 Mura［107］认为在循环载荷下，塑性变

形在循环过程中累积，不可逆滑移导致低能量位错

排列，这个过程使得单个晶粒内应变局部化并形成

驻留滑移带。基于此假设，他们将 FIP 与基于位错

力学的裂纹萌生寿命联系起来，即

N c = 8GW s

π ( )1 - ν d ( )Δτ - 2τ c
2 （66）

图 7 各种缺口半径的 IN100 圆形试样累积分布函数（应变

幅 0.252%，应变比-1，温度 650 ℃）[104]

Fig.7 Cumulative distribution function of IN100 nickel-
based superalloy circular specimens with various 
notch radii (0.252% of strain amplitude, -1 of strain 
ratio, 650 ℃ of temperature)[104]

图 5 基于两种 FIP 的 TA15 钛合金疲劳寿命预测对比：

累积塑性应变和累积能量耗散 [100]

Fig.5 Fatigue life prediction of TA15 titanium alloy by 
two kinds of fatigue indicator parameters: PSA 
and accumulated energy dissipation[100]

图 6 [111]方向 MD2 镍基单晶高温合金裂纹扩展寿命

对比：24 ℃和 650 ℃[101]

Fig.6 Comparison of crack propagation life of MD2 nick‑
el-based single-crystal superalloy in direction [111]: 
24 ℃ and 650 ℃[101]
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式中：W s 为单位面积起裂能；d 为滑移带长度；τ c 为

滑移带上的滑移阻力；Δτ 为滑移面上分切应力变

程。Kramberger 等［108］基于 Tanaka‑Mura 微裂纹萌

生准则，对热切割马氏体钢 RVE 模型的疲劳裂纹

萌生及宏观裂纹形成进行了多尺度模拟，如图 10
所示。从图中可以看出，模型的粗糙表面附近发生

了应力集中，且在附近形成了微裂纹；一段时间后，

新的微裂纹在已形成裂纹附近成核，并逐步合并

成 宏 观 裂 纹 。 图 11 中 的 S‑N 曲 线 表 明 ，

Tanaka‑Mura 模型的预测结果与实验结果具有很

好的吻合度。研究者们还提出了使用额外参数（如

Burgers矢量的模［109］、驻留滑移带宽度［110］和位错不

可逆参数［111］）的该模型的其他变体。

Fine 和 Bhat［112］认为疲劳裂纹萌生与相变概念

类似，由于产生新表面需要能量输入，因此，在疲劳

裂纹萌生过程中必须克服能量障碍。另一方面，微

裂纹的形成导致弹性能释放，并在裂纹核位置处累

积晶格缺陷，当累积的能量达到临界值时，疲劳裂

纹会自发产生。因此，他们提出的模型为

N =
πEγ s - 4σ 2 c ( )1 - ν2

πEftm( )Δτ/2 ( )Δγp /2
（67）

式中：E 和 γ s 分别为杨氏模量和表面能；σ 为疲劳应

力幅；c 为虚拟裂纹半径；f为能量效率因子；tm 为最

大驻留滑移带宽度；Δτ与 Δγp 分别为局部分切应力

变程和局部塑性剪应变变程。Li 等［113］将式（67）
与含背应力的晶体塑性模型结合，研究 AA7075
铝合金的力学行为。结果表明（图 12），对于给定

的能量效率因子范围，可以获得准确的寿命预测

范围。

上述裂纹萌生或短裂纹扩展模型中出现的参

数，必须通过与一些实验数据进行比较来获得。然

而，校准模型具有一定误差，产生误差的一个重要

原因是，难以通过试验确定在小裂纹区域中裂纹成

图 10 600 MPa载荷下的马氏体钢微裂纹模拟 [108]

Fig.10 Simulation of microcracks in martensitic steel under 
600 MPa load[108]

图 11 数值和试验结果的 S‑N 曲线 [108]

Fig.11 S‑N curve from numerical and test results[108]

  图 9 Ti-6242 钛合金微观结构中裂纹长度与循环次数的

关系 [106]

Fig.9 Relationship between crack length and cycle number 
in Ti-6242 titanium alloy microstructure[106]

  图 12 基于最大和最小能量效率因子的 AA7075 铝合金

疲劳裂纹萌生寿命预测和实验结果 [113]

 Fig.12 Predicted and experimental fatigue crack initiation 
life of AA7075 aluminum alloy by using the maxi‑
mum and minimum energy efficiency factors[113]

图 8 Ti-6242 钛合金微观结构有限元模型中应力强度因

子 R 的最大值随循环次数的演化 [106]

Fig.8 Evolution of the maximum value of stress intensity 
factor R with the number of cycles in finite element 
model of Ti-6242 titanium alloy microstructure[106]
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核或裂纹扩展所对应的实际疲劳循环次数，可用的

实验数据大部分仅限于宏观疲劳试验，难以检测裂

纹萌生。另外，基于 CPFEM 的疲劳寿命预测方法

往往对 RVE 具有依赖性。相比于真实的微观结

构，RVE 中的晶粒数量要小得多，基于相同 RVE
微观结构所预测的疲劳寿命可能会与实际样品的

寿命存在较大误差，通过大量不同 RVE 所预测疲

劳寿命的统计分析，是减小这一误差的方法之一。

3 总结与展望

在过去 20 年里，晶体塑性理论模型得到了快

速发展，唯象模型和基于物理机制的模型均愈发成

熟，塑性变形微观机制的考虑愈发全面，为不同载

荷条件下不同类型金属的力学行为及微观机理预

测提供了丰富多样的选择。同时，对金属微观结构

RVE 进行全场模拟的 CPFEM 已经成为一种成熟

的技术，使得在考虑微观结构影响下模拟多晶金属

材料的力学行为成为可能。结合 FIP 和寿命评估

准则，CPFEM 在金属疲劳寿命预测方面也展现出

应用前景。然而，要想实现晶体塑性理论和 CP‑
FEM 在具体工程问题中的应用，并用于处理复杂

服役环境下的金属力学行为预测，以下几点仍是未

来发展趋势和有待加强的研究方向。

（1） 发展 CPFEM 的高效算法。计算量大是

当前 CPFEM 面向真实工程应用的挑战之一，由于

晶体塑性本构是从单晶力学行为出发，对大量晶粒

进行模拟会大幅增加计算量，需要发展新的高效计

算方法，比如借助机器学习等人工智能算法来提高

预测效率。

（2） 建立成熟的 CPFEM 和疲劳寿命预测软

件平台。目前，晶体塑性模型的数值计算主要依靠

研究者们的开源代码实现，不同开源代码的计算方

法不一，功能实现也有所侧重，无法直接预测疲劳

寿命，尚未形成较为成熟的软件平台。

（3） CPFEM 与先进表征技术和人工智能相结

合。采用先进表征技术和人工智能算法将金属材

料的微观结构信息在 RVE 模型中精准重构，建立

更加真实反映材料微观结构的高分辨率 RVE 模

型，有助于精准预测力学行为和解释微观变形

机制。

（4） 建立包含多场耦合、高应变率、孪晶、相

变、晶界作用等复杂微观物理机制的晶体塑性理论

模型。随着航空航天金属材料服役环境的日趋复

杂，多场（力、热、化、电、磁等）及强动载荷对晶体塑

性模型提出了挑战，孪晶、相变、晶界相互作用等物

理机制对金属力学性能的影响也不可忽视，需要发

展适用于多场耦合、高应变率和微结构相互作用的

晶体塑性理论模型及相关高效算法。

（5） 优化 CPFEM 预测疲劳寿命的准则。目

前基于 CPFEM 预测疲劳寿命的主流方法是采用

FIP 和 Tanaka‑Mura 准则，预测精度随材料体系和

载荷条件的变化而波动较大，需要进一步发展和优

化 CPFEM 预测疲劳寿命的准则。

（6） CPFEM 与其他新兴方法的结合。例如与

相场方法或近场动力学结合，形成的晶体塑性模型

可以对晶粒尺度的裂纹扩展及孪晶演化等行为进

行模拟，并融入传统晶体塑性模型无法考虑的其他

微结构因素。

（7） 面向新型金属材料，比如增材制造金属、

TiAl 金属间化合物等，发展新的晶体塑性理论和

CPFEM。
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