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摘 要：晶体塑性作为突破宏观塑性均匀化局限性的重要理论手段，有助于关联微观变形与宏观性能，实现材料力

学行为的精准预测。 本文综述了晶体塑性变形运动学与晶体塑性变形基础，对比了唯象型晶体塑性本构模型与机理型

晶体塑性本构模型的优缺点。 根据单晶体塑性模型与多晶体塑性模型的本质及其联系引出均匀化模型，对全场晶体塑

性模型与平均场晶体塑性模型进行介绍，列举了晶体塑性有限元模型在工程应用中的代表性实例。 阐述了该模型应用

的突破性进展，提出多晶体塑性模型的不足与晶体塑性理论的局限性，并对其未来的发展趋势进行了展望。
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Advances in Crystal Plasticity Theory and the Application of the
Crystal Plasticity Finite Element Model
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Abstract： Crystal plasticity, as an important theoretical approach for overcoming the limitations of macroscopic plastic
homogenization, helps to link microscopic deformation with macroscopic properties and enables accurate prediction of
material mechanical behavior. The kinematics of crystal plasticity deformation and the basis of crystal plastic deformation
are reviewed in this paper. The advantages and disadvantages of the phenomenological crystal plasticity constitutive model
and the mechanical crystal plasticity constitutive model were compared. According to the relationship between the single
crystal plasticity model and the polycrystalline plastic model as well as their respective natures, the homogenization model
is introduced, and the full-field crystal plastic model and the mean-field crystal plastic model are introduced. Representative
examples of crystal plasticity finite element models in engineering applications are presented, and the breakthroughs
brought by the application of this model are elaborated. The shortcomings of polycrystalline plasticity models and the
limitations of the theory of crystal plasticity are proposed, and future development trends are proposed.
Key words： crystal plasticity; plastic deformation; constitutive models; homogenization model; finite element model

收稿日期: 2025-08-20
作者简介:孙 进，2000 年生，硕士生.主要从事金属材料铸造研发 . Email: sunjin131213@163.com
通信作者:张同先，1964 年生.主要从事铸造合金、铸造工艺及设备研究 . Email: 570619090@qq.com
引用格式:孙进，张同先，王寅杰.晶体塑性理论进展及晶体塑性有限元模型的应用[J].铸造技术，2026, 47(1): 77-99.

SUN J, ZHANGTX,WANGY J. Advances in crystal plasticity theory and the application of the crystal plasticity finite element model

[J]. Foundry Technology, 2026, 47(1): 77-99.

在金属材料塑性成形过程中，微观组织演化、各
向异性、循环加载、马氏体相变、变形孪晶与再结
晶、损伤断裂疲劳等行为一直是塑性力学研究与工
程应用的焦点。 金属材料属于晶体材料，描述晶体
材料的塑性理论可分为数学塑性理论与物理塑性

理论[1]。 虽然数学塑性理论较为简化，但其中的大多
数参数是经验性的，无法通过实验获取。 因此，当需
要研究晶粒尺寸与大小，或者需要描述大变形塑性
过程中的各种组织演变与材料力学响应行为时，物
理塑性理论通常更为适用。

晶体塑性理论是物理塑性理论的分支。 随着计
算机硬件技术与微观组织建模软件的迅速发展，基
于晶体塑性理论的晶体塑性模拟已广泛应用于材

料、机械等工程应用领域，特别是结合有限元等偏微
分求解器开展的晶体塑性有限元法(crystal plasticity
finite element method, CPFEM)。 这种方法可以模拟
晶体材料在各种复杂的物理边界条件下的宏微观

力响应以及宏观边界条件与微观组织演化之间的交

互作用。大量科研人员近 40年来对 CPFEM进行了深
度研究，扩展了其应用领域，并随着杜塞尔多夫高

DOI：10.16410/j.issn1000-8365.2026.5182
·今日铸造 Today Foundry·

铸造技术

FOUNDRY TECHNOLOGY
Vol.47 No.01
Jan. 2026 77· ·



级材料模拟工具包 (düsseldorf advanced material
simulation kit, DAMASK)与粘塑性自洽模型(visco-pl-
asitic self consistant, VPSC )等开源程序的发展 [2-3]，
CPFEM 对晶体材料塑性成形过程中的各种行为描
述愈发准确。 时至今日，晶体塑性理论已趋于成熟。
本文旨在回顾前人对晶体塑性的研究，综述其发展历
程，并对晶体塑性未来发展趋势进行展望。

1 晶体塑性变形理论
晶体塑性领域的开拓者当属Taylor[4]、Schmid[5]、

Orwan[6]和 Elam[7]等。 1934 年，Taylor 发现可以用晶
体薄层间的剪切变形来描述单晶的拉伸与压缩行

为，于是将单晶体的塑性变形定义为位错在滑移系
上运动引起的晶体切变。 随后，Schmid提出 Schmid
定律，即当外力在某一滑移系中的分切应力达到一
定临界值时，该滑移系首先发生滑移，这个分切应
力称为滑移的临界分切应力，且只有当晶体满足上
述条件时，才会发生塑性变形。Orwan等陆续提出了
金属塑性变形的位错运动观点。 在大量实验基础
上，Taylor 认为晶体内至少需要 5 个独立的滑移系
才能实现其任意应变增量，首次提出了率无关本构
关系，即材料的力学性能与载荷速率及变形速率都
无关。 基于这一理论，Hill与 Rice[8]对塑性变形的几
何学及运动学进行了详细的数学描述。 在随后的几
十年内，Needleman 等[9]对晶体塑性理论的发展做出

了较大贡献，其中当属发展了一套基于晶体塑性的
率相关有限变形理论框架。 率相关理论考虑了加载
率的影响， 并且很好地解决了滑移系判定问题，易
于数值实现。 下文主要介绍晶体塑性变形基础及其
变形的运动本质。
1.1 晶体塑性变形基础
传统塑性理论认为，塑性变形是由位错在滑移

系上运动导致。 因此，塑性变形的本质是各向异性
的，即与晶粒的取向密切相关。 各种微观结构之间
的相互作用将会对材料的流变行为和加工硬化产

生影响[10]，这些相互作用包括位错的增殖与湮灭、位
错与晶界、亚结构、增强相或强化颗粒。 塑性本构理
论的核心任务是建立适当的数学模型来描述上述

微观物理现象，从而表现出材料宏观的塑性流动行
为与加工硬化。
面心立方结构 A1(FCC)、体心立方结构 A2(BCC)

与密排六方结构 A3(HCP)为金属材料最为常见的 3
种晶体结构 。 FCC 晶体滑移系为{111}<110>，即
FCC 晶体具有固定的原子排列最密集的晶面与晶
向。 BCC 晶体的原子密排程相对较低，滑移面可能

为{110}、{112}与{123}晶面，具体受材料、温度等因
素影响，并不具有最突出的原子排列和最密集的晶面，
但其滑移方向是固定的，为 <111> 晶向，于是有些
学者将 BCC 金属的滑移机制称为 Pencil-Glide[11]。
至于 HCP 晶体，其滑移方向通常为 <11-20>，滑移
面与其轴比(c/a)有关。 当 c/a≥1.633时，滑移面通常
为{0001}晶面；当 c/a＜1.633 时，原子密排面并不唯
一，滑移可能发生在{0001}、{10-11}或{10-10}等晶
面[12]。 由于具有足够多的滑移系，满足了 von Mises
提出的变形协调准则 [13]，即宏观塑性变形至少需要
5 个激活的相互独立的滑移系， 因此立方金属具有
较好的塑性变形能力。 对于 HCP金属而言，在室温下
只有基面 <a> 滑移或柱面 <a> 滑移容易激活，并且
都只具有两个独立的滑移系， 无法满足变形协调准
则，因此 HCP金属的室温塑性变形能力较差。当然，
通过提高变形温度可以降低非基面滑移系的临界分

切应力(critical resolved shear stress, CRSS)， 从而提
高高温塑性变形能力。 当材料处于高的静水压力或复
杂的应力状态时， 临界分切应力较高的非基面滑移更
易被激发。 常见的金属结构及其滑移系如表 1所示。

变形孪晶(机械孪晶)是 HCP 金属或低层错能
的立方金属除位错滑移外另一种常见的塑性变形模

式。 绝大部分 HCP金属都具有 4 种孪晶模式，每种
模式都有 6 种对应的孪晶系[14]。 孪生虽然常作为滑
移不易进行时的补充， 但其变形本质上却是一种位
移型的快速切变，具有很快的形核和长大速度。由于
产生的切变 γtw取决于孪晶面法向、 孪晶方向及 c/a
比值的几何常数， 因此 γtw也被称作本征切应变[15]。
由于孪生能够改变晶体位向， 晶体变形部分与未变
形部分呈镜面对称关系， 因此变形孪晶具有极性与
方向性[16]。 若要依据孪晶剪切变形对晶粒在 <c>轴
方向变形产生的特点将 HCP 金属的变形孪晶进行
细分， 则晶粒沿 <c>轴方向被拉长或压缩对应的是
拉伸孪晶与压缩孪晶。 由于基面或柱面滑移均不能

表 1 常见晶体结构及滑移系
Tab.1 Common crystal structure and slip system

Crystal
structure

Slip
plane

Slip
direction

Slip
system

Common
metal

FCC {111} <110> 12 Cu、Al、Au、Ag

BCC

{110}

<111>

12

α-Fe{112} 12

{123} 24

HCP

{0001} <11-20> 3(c/a≈1.633) Cd、Mg

{10-10} <11-20> 3(c/a＜1.633) Ti、Zr

{10-11} <11-20> 6(c/a＞1.633) Mg、Zn

{11-22} <112-3> 6(c/a≈1.633) Ti、Zr、Cd
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协调沿 <c> 轴方向的分切变形，故变形孪晶不仅为
HCP金属提供更多的变形模式来满足 von Mises 所
提出的变形协调准则， 而且还提供了必要的沿 <c>轴
方向的分切变形[17]。 孪晶形核所需克服的 CRSS 较
大且通常在晶界等滑移受阻或应力集中的地方形

核，因此孪晶形核受到层错能、晶粒大小与取向等
方面的影响，即形核所需驱动力较大。 然后，一旦孪
晶形核完成，后续长大过程所需的驱动力将大大降
低。 即使孪生对塑性变形总量的贡献量通常较小，
但变形孪晶会将某些不利于滑移的取向转变成有

利于滑移的取向从而促进滑移的产生，因此孪生对
于塑性变形的贡献依旧突出。
就目前而言，对于变形孪晶的微观物理机理研

究仍存在较大的争议 [18-19]，现有的晶体塑性理论仍
采用伪滑移的方式来考虑孪生。 其最大的优势在
于，可以允许在连续介质力学框架下，使用成熟的
晶体塑性理论来统一描述滑移和孪生这两种不同

的塑性变形机制，便于处理滑移与孪生之间的相互
作用。 当然，其最为突出的劣势在于，孪生具有方向
性，在完整的伪滑移模型中，需要通过本构关系来
引入这种方向性。 除了考虑孪生的方向性，常用的
流动模型及硬化模型几乎与滑移所用模型类似，认
为其依旧遵循 Schmid定理，甚至将孪生的 CRSS用
常数来表示[19-24]。
当持续施加外力且晶体不发生滑移与孪生等

塑性变形时，此时晶体将采用其他塑性变形方式。 以
镉单晶纵向压缩变形为例，如果外力恰好与该 HCP
单晶的底面(0001)晶面(六方最密堆积面)平行，此时
取向因子为 0，滑移系上的分切应力亦为 0，晶体无
法发生滑移。 假设在这种情况下，孪生过程受到阻
碍，若继续增加外力，当外力超过某一阈值时，为了
适应外力，晶体将产生局部弯曲，形成扭折带，该区
域晶体取向将发生不对称性变化，这种变形方式称
为扭折。
1.2 晶体塑性变形运动学
大变形晶体塑性理论与宏观塑性理论类似，认

为材料的变形可分解为弹性变形部分与塑性变形

部分[25]。 假设该材料上任意质点在 tn时刻的位置为
x，在 tn+1 时刻的位置为 y，将其变形梯度设为 F，
则有：

dy=F·dx (1)
材料由初始构型经过变形梯度转变为当前构

型。 晶体的变形梯度可以分为弹性变形梯度与塑性
变形梯度，将该张量 F进行乘法分解可得：

F=Fe·Fp (2)

式中，Fe是晶格由外部载荷和位移(以及刚体旋转)
的可逆响应引起的弹性变形梯度， 也可以认为弹性
变形梯度是由晶格畸变或晶体刚性转动引起的。 Fp

是位错在滑移系上运动从而对晶体产生的剪切所引

起的塑性变形梯度[26]，如图 1所示。Fp是一种不可逆

的永久变形， 当产生变形的所有外力和位移都被消
除时，这种变形仍然存在。 从这个意义上说，Fp对初

始构型的转换导致一个自由的不受外界应力影响的

中间构型， 并且该构型通常被认为可以保持完美的
晶格[27]。

如图 2 所示， 初始构型通过 Fp转变为中间构

型，中间构型又通过 Fe转变为当前构型。

sα0设 nα
0 与分别为初始构型下晶体中第 α 个滑

移系滑移方向的单位向量与滑移面法线方向的单位

向量，sα与 nα分别为当前构型下晶体中第 α 个滑移
系的滑移方向向量与滑移面法线方向向量。 经过变
形后 sα与 nα已不是单位向量，但依旧保持正交。 sα

与 nα可通过下式表示：
sα=Fe·sα0 (3)

nα=(Fe)-1·nα
0 (4)

变形速度梯度 L通过下式表示：

图 1 变形梯度示意图：(a)纯位错变形实例；(b)纯晶格变形
实例[26]

Fig.1 Schematic diagram of the deformation gradient:
(a) an instance of pure dislocation deformation; (b) an example

of pure lattice deformation[26]

图 2 构型转变方式[27]

Fig.2 Configuration transformation mode[27]
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L=F� e(Fe)-1+FeF� p(Fp)-1(Fe)-1=Le+FeLp
0 (Fe)-1 (5)

由式(5)可得当前构型的塑性速度梯度 Lp与中

间构型的塑性速度梯度 Lp
0的表达式为：

Lp=FeLp
0 (Fe)-1 (6)

Lp
0=F� p·(Fp)-1 (7)

Lp
0源于滑移系(孪晶系)上的位错运动(变形孪

晶)等塑性变形。 当金属塑性变形的方式只有滑移时，
设滑移系个数为 N，则由滑移引起的速度梯度表示为：

Lp
0=F� p·(Fp)-1=

N

α=1
Σγ� αsα0⊗nα

0 (8)

式中，γ� α为第 α 个滑移系的滑移剪切率。
值得注意的是， 当金属的塑性变形方式为滑移

与孪生时， Lp
0通过下式表示：

Lp
0=(1-ftw)Σγ� αspSα

sp+ftwΣγ� βtwSβ
tw (9)

式中，ftw为孪晶体积分数， γ� αsp与 Sα
sp为第 α 个滑移系

的滑移剪切应变率与滑移的 Schmid 张量， γ� βtw与为
Sβ
tw第 β 个孪晶系的变形孪晶分切应变率与孪晶的

Schmid张量。
当滑移系(孪晶系)上的分切应力超过其 CRSS

时，位错滑移(变形孪晶)将被激活[28]。 其分切应力的
表达式为：

ταsp=Me∶Sα
sp , τβtw=Me∶Sβ

tw (10)
式中，ταsp(τβtw)为滑移系(孪晶系)上的分切应力，Me为

Mandel应力张量，表示为：
Me=(Fe)TFeT e (11)

式中，T e为第二类基尔霍夫应力。 对于金属材料，由
线弹性胡克定律可得 T e为：

T e=Ce∶Ee (12)
式中，Ce为 Intermediate 构型的四阶弹性张量。Ee为

Green-Lagrangian 应变张量(物质应变张量)，通过下
式表达：

Ee= 12 F( )e TFe-[ ]I (13)

式中，I为单位向量。
通过研究晶体塑性变形运动学， 可将晶体的塑

性变形运动分解为弹性变形部分与塑性变形部分，
通过数学方程的形式表达， 为后续本构模型的建立
提供数学基础。

2 晶体塑性本构模型
晶体塑性本构理论的核心为建立符合晶体塑性

变形机理的塑性流动模型、 加工硬化模型及内变量
(孪晶分数等)演化模型。 与传统塑性本构理论不同

的是， 晶体塑性本构理论需要考虑到滑移系的自硬
化、潜硬化作用、滑移-孪生的交互作用、单晶体到多
晶体的均匀化过渡方法等。经过多年的探索与总结，
最终将单晶体塑性本构模型分为唯象型本构模型

与机理型本构模型两类， 并衍生出多晶体塑性本构
模型。
2.1 唯象型晶体塑性本构模型
2.1.1 率相关流动法则
率相关流动法则是用来描述剪切应力与剪切应

变率之间关系的本构模型。 在与率相关的唯象型晶
体塑性本构模型中， 滑移系剪切应变速率通常通过
幂指数法则直接与瞬时分解剪切应力相关联， 对应
的本构模型如下式所示：

γ� αsp=γ� α0
ταsp
gαsp

n

sgn(ταsp) (14)

式中， γ� αsp与γ� α0为第 α 个滑移系的剪切应变速率与参
考剪切应变速率；ταsp为第 α 个滑移系的分解剪切应
力；gαsp 为第 α 个滑移系的滑移阻力(CRSS)，表明滑
移系的当前强度，即临界分切应力；n 为应变速率敏
感指数的倒数，当 1/n→0 时，材料的流动行为可以
看做近似率无关。考虑到包申格效应，即循环软化效
应，需要在晶体塑性本构模型中引入 Yaguchi与Taka-
hashi[29]在宏观本构中使用的背应力，如下式所示。

γ� αsp=γ� α0
ταsp-χα

gαsp

n

sgn(ταsp-χα) (15)

式中，χα为滑移系 α 的背应力， 用来描述非线性运
动硬化。背应力可分解为两部分，且各部分与率相关
的本构模型，通过下式表示：

χα=χα
1 +χα

2 (16)

χ� α1 =C1
2
3 d1γ� α-χα

1 γ� α( ),
χ� α2 =C2

2
3 d2γ� α-χα

2 γ� α( ) (17)

式中，C1、C2、d2为材料常数，d1是用来描述循环软化

行为的变量。
为了用数值来实现孪生这一瞬间完成的塑性变

形，通常用位错滑移的方式来处理孪生，即伪滑移模
型。 该模型与滑移模型的区别仅仅是其考虑了孪生
的方向性。Doquet[30]和 Lebensohn等[31]率先将孪生纳

入晶体塑性理论中， 并给出对应的孪生系剪切应变
速率：

γ� αtw=γ� α0
ταtw
gαtw

n

(18)

式中，γ� αtw与为第 α 个孪生系的剪切应变速率与参考
剪切应变速率；ταtw 为第 α 个孪生系的分解剪切应
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g=
cosφ2 sinφ2 0
-sinφ2 cosφ2 0
0 0 1

[ ] 1 0 0
0 cosφ sinφ
0 -sinφ cosφ
[ ] cosφ1 sinφ1 0

-sinφ1 cosφ1 0
0 0 1

[ ] (27)

力；gαtw为第 α 个孪生系的激活阻力。 根据目前的研
究结果显示，在晶体塑性模型中，更多的关注点集中
在孪晶的体积分数上[32]，其率形式如下式所示：

f� αtw= γ� αtw
γtw

(19)

式中， f� αtw表示孪生从开始到结束，取值范围为 0~1；
γtw为孪生过程中发生的总分切应变。
2.1.2 硬化模型
由于加工硬化的影响， 滑移阻力 gαsp与 gαtw孪生

阻力都随着塑性变形的进行而增大， 具体体现在滑
移系间的交互作用、 滑移-孪生间的交互作用等方面。
建立恰当的滑移系强度模型是正确描述加工硬化的

前提。
硬化模型具体分为 3类，第 1类为 Peirce-Asaro-

Needleman ( PAN) [33]硬化模型 ，第 2 类为 Anand-
Kalidindi[34]硬化模型，第 3类为 Voce[35]硬化模型。
前两类硬化模型通过下式表达：

g� αsp=
β
Σhαβγ� βsp (20)

式中，g� αsp为滑移阻力；hαβ为滑移系交互强度矩阵；γ� βsp
为第 β 个滑移系的剪切应变速率。
对于滑移系交互强度矩阵， 也称之为滑移硬化

模量，其表达式分别为：

hαβ=h0[q+(1-q)δαβ]sechα
h0

gs-g0( ) (21)

hαβ=h0[q+(1-q)δαβ] 1- gβsp
gs

α

(22)

式中，h0为硬化模量；gs与 g0为滑移系饱和强度与滑
移系初始临界分切应力；α 为硬化指数；q 为潜硬化
系数；δαβ为 Kronecker算子。
之后 Peirce 等 [33]改进滑移硬化模量本构模型，

使其形式更为简单，其表达式为：

hαα=h(γ)=h0sech2 h0

gs-g0
(23)

hαβ=qh(γ)(α≠β) (24)

式中，hαα与 hαβ为自硬化模量与潜硬化模量，分别表
示滑移系开动对自身造成的硬化影响与滑移系 β 开
动后对滑移系 α造成的硬化影响。显然，自硬化模量
依靠 γ表征， 而两种硬化之间通过潜硬化系数进行
转化。 γ表示所有滑移系累积剪切应变总量，可用下
式进行表达：

γ=
α
Σ

t

0∫ γ� αsp dt (25)

第 3类硬化采用饱和硬化模量进行表征， 表达
式为：

g� αsp=gα0+ gα1+θα1( )γ 1-exp -θ
α
0

gα1( )γ[ ] (26)

式中，gα0为初始强度；gα1为饱和强度；θα0为初始硬化
模量；θα1为饱和硬化模量。

PAN 模型是最经典的唯象硬化模型，但参数过
多，硬化矩阵随着滑移系数量的增加而增加，计算效
率过低。 而 Anand-Kalidindi 模型克服了 PAN 模型
的缺点，将硬化分为自硬化与潜硬化，引入状态变量
来替代复杂的硬化矩阵。因此目前大多将 PAN模型
归纳为 Anand-Kalidindi 模型的初始状态，通过 PAN
模型去理解晶体塑性硬化的基础。 Voce模型更多用
于自硬化项，与其他模型联合使用，可以很好地描述
FCC这类高层错能金属的饱和行为。 对于立方金属
而言，3类本构模型皆被广泛应用。 而对于密排六方
金属，为了考虑孪生的影响，通常会对这些本构进行
改正。 目前应用最广泛的为开源晶体塑性模拟器
VPSC， 采用的是 Voce硬化模型描述位错滑移与孪
生的强度，即 CRSS。
2.1.3 晶格重取向
塑性变形会使晶体取向发生转变， 从而导致织

构的产生。 大量研究表明，材料的性能 20%~50%受
织构的影响，即织构会导致弹性模量、泊松比等多种
材料物理性能的变化。因此，描述晶体取向的变化是
研究晶体塑性变形的基础。
针对滑移导致的晶体取向变化， 通常用欧拉角

描述晶体在坐标轴中的位置，其表达式[36]为：

式中，φ1、φ、φ2 为晶体由局部坐标系放入全局坐标

系后需要转动的角度，即两坐标系间的夹角。
针对变形孪晶导致的晶格取向、变化，最初是由

Van 提出解决方式，归纳为晶格重取向(PRT)法，并
由 Tomé 等[37]改进后引入 VPSC 中。 该方法首先记
录各个孪晶系的孪晶体积分数，并将其进行求和得
到总体孪晶体积分数。 当总体孪晶体积分数达到特

定阈值时， 孪晶的取向转变为具有最大体积分数孪
晶的取向。 尽管该方法忽略了体积分数较小孪晶的
取向， 但大量实验结果证实了其在数值模拟中的可
行性。
2.2 机理型晶体塑性本构模型
唯象型晶体塑性本构模型虽然应用范围更广，

但总体而言是一种经验模型，对塑性变形中微观物
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γ� αsp=bραm lαwD·exp - Gsp

kBT 1- ταsp-χα -ταa
τ0

( )
p[ ]q{ }·sign(τα-χα) (28)

理现象的描述依旧不足。与唯象型本构模型相反，基
于物理机理的本构模型依赖于内部变量。 在塑性变
形中，由于位错是塑性变形的载体，因此最重要的微
观结构状态变量必定是位错密度。 而以位错密度状
态变量为根本建立的晶体塑性本构模型则称之为机

理型晶体塑性本构模型。值得注意的是，即使位错密
度是最重要的内部变量， 仍需更多的参数来完全表
征微观物理现象，例如晶粒尺寸、晶粒形状、第二相
分数及沉淀物形态等[38]。随着 DDB-CP模型的发展，

材料模型的内容从位错增殖与湮灭引申到位错的扩

散与攀移、位错与晶界或第二相粒子的交互作用、位
错偶极、位错胞元亚结构[39-47]等复杂模型。
2.2.1 率相关流动法则
位错运动作为一个热激活过程，总会受到各种短

程阻力(固溶强化强度阻力和晶格 Peierls阻力等)与
长程阻力(林位错/静止位错引起的阻力和晶界的弹
性应力场引起的阻力等)的影响。通常用MTS模型[48-49]

来描述位错运动引起的塑性流动，如下式所示：

式中，b 为伯氏矢量大小；ραm 为运动位错密度；lα 为
位错运动平均自由程；wD为 Debye 频率；Gsp为位错

运动激活能；kB为 Boltzmann 常数；τ0 为短程阻力；
ταa 为长程阻力。
由于长程阻力几乎不受应变速率和温度的影

响， 故也称之为绝热阻力。 当塑性变形温度低于材
料的熔点温度，即 T＜Tm时，式(28)可以用式(15)代
替。 通常而言，大多数与式(28)同源的热激活塑性流动

模型总是用滑移系上的参考剪切应变速率γ� α0来代替
bραmlαwD。
2.2.2 硬化模型
在金属的塑性变形过程中， 除了滑移系自身导

致的自硬化与潜硬化外， 不同滑移系上的位错之间
也会存在明显的交互作用，导致长程阻力的出现。这
种阻力会显著地影响位错的运动。目前，应用最为
广泛的与位错密度相关的滑移阻力(硬化)模型当属
Taylor模型[50]，其表达式为：

ταa=τ0a+c1μb Gαβρβ■ (29)
式中，ταa 为类似于晶界引起的 Hall-Petch 效应 [51]等

微观结构引起的长程阻力；c1为数值常数；μ 为滑移
剪切模量；b 为伯氏矢量大小；ρβ为滑移系 β 上的位
错密度；Gαβ 为滑移硬化模量系数(滑移系交互强度
系数)。 Gαβ的取值对于模拟结果的影响极大，目前虽
无法准确给出该值确定方式， 但已有一系列准确的
经验数值可以进行参考。 Nicaise等[52]也提出了采用

更小尺度的离散位错动力学来确定滑移系交互强度

系数。
2.2.3 位错密度演化模型
上文提到在塑性变形过程中， 最重要的微观结

构状态变量是位错密度， 且基于物理机理的材料模
型必定需要描述微观结构演化的模型， 因此有关位
错密度演化的模型一直是研究重点。 在众多本构模
型中，最基础的模型当属 K-M模型[53]，即：

ρ� α= 1b
1
lα -2ycρ( )α γ� α (30)

式中，yc为位错湮灭的临界距离；lα 为位错运动的平
均自由程，其表达式为：

lα=c2d + Lαβρβ■
K (31)

式中，d为平均晶粒尺寸；Lαβ为滑移系之间静止位错

的贡献系数；c2与 K为数值常数。
K-M 模型作为最基础的有关位错密度演化模

型，其所考虑的变形机制自然不完全，并且无法描述
温度对位错演化的影响。 Peeters等[54]将胞元内静止

位错密度、 胞元墙内静止位错密度以及具有方向性
的移动位错密度与位错密度有关的状态变量进行引

入从而建立了可以描述 BCC 金属流动应力硬化 /
软化的晶体塑性本构模型。 Bertin 等[55]也提出了与

位错密度相关的可描述温度效应的晶体塑性本构模

型，且与 VPSC共同被推广，并衍生出多种版本。
虽然与位错密度相关的机理型晶体塑性本构模

型可以描述更多的微观组织、结构及变形机制，但科
研者们对孪晶生长与变形机制的认知并不够深入，
因此现在的孪晶模型大多还是唯象型的孪晶本构模

型。 例如 Guo等[56]对 TWIP钢建立的晶体塑性本构
模型中， 虽然描述滑移的本构模型是与位错密度相
关的模型， 但描述孪生的本构模型采用的是 Kali-
dinid等[57]所提出的经验模型。
2.3 非局部模型
大多数文献中的本构模型都可以认为是局部模

型， 其将总体变形梯度分解为弹性变形梯度与塑性
变形梯度，整个加载过程均可由该本构模型所描述，
且对于多晶体的应力-应变曲线预测与织构预测皆
被证明是有效的。 然而，当模拟规模变小时，例如纳
米压痕模拟[58-60]、微柱压缩模拟[61]及小尺度梁弯曲模

拟 [62]，由于尺寸效应而使局部模型无法准确描述上
述行为。
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流动应力的晶粒尺寸依赖性最初是由 Hall 和
Petch通过经验方程进行描述[63-64]。许多研究表明，较
小尺寸晶粒的强化效果是由于晶界附近发生的非均

匀塑性变形导致的。 该现象可以解释为移动位错在
晶界前面堆积，导致应力集中，增加了滑动阻力与晶
界前面的应变梯度。 并且这些应变梯度的增加也会导
致位错密度的增加，从而增加滑动阻力[65]。除了晶粒
尺寸效应，上述的微观尺寸的实验(压痕、压缩、弯曲)
也揭示了流动应力的晶粒尺寸依赖性。在这些实验中，
通常会发生不均匀塑性变形， 这可能导致晶粒取向
与应变梯度的变化，这些应变梯度的变化可以与几
何必须位错密度(geometrically necessary dislocation,
GND)相关联[66]。 如何将 GND的概念引入晶体塑性
本构中或者说如何建立非局部晶体塑性本构模型就

成为完善晶体塑性本构理论的重点。
在硬化方程(滑移阻力演化方程)中引入材料内

禀尺寸与应变梯度效应是建立非局部晶体塑性本构

模型最直接的方式。 应变梯度理论的核心就是将位
错密度纳入支配材料行为的本构方程中。也就是说，
非局部晶体塑性模型既能考虑晶粒取向的影响、材
料各向异性的影响与局部变形的影响， 又可以考虑
应变梯度(位错密度)的变化对硬化的影响。
最初由 Arsenlis、Gurtin、Evers 等[67-72]将几何必须

位错密度纳入晶体塑性理论框架， 再由 Han 等[73-74]

将其发展，确定了滑移抗力的演化形式，如下式所示：

g� α=
β
Σhαβγ� β+ k0a� 2G2b

2(gα-gα0) β
Σρβ

GNDγ� β (32)

式中，第 1 项与式(20)所述相同，第 2 项则描述几何
必须位错引起的应变硬化。 k0为材料常数；b为伯氏

矢量大小；G为剪切模量；a�为无量纲参数，一般取值
为 1/3；ρβ

GND为滑移系上的几何必须位错密度。
为了确定几何必须位错密度的演化模型， 需要

引入 Nye张量，其表达式为：

Λ=- 1b

Δ

x×FT
p( )T (33)

利用式(33)与式式(5~7)可以将几何必须位错密
度的演化模型导出[75]，如下式所示：

ρ� β
GND= 1b ‖

Δ

x× γ� βFT
pn( )β ‖ (34)

总的来说， 将 GND 引用到本构模型中就是将
几何必须位错投影到静止位错与平行位错中[76]。 为

了使该投影行为更方便，可以将ρ� β
GND分解为 3 组：第

1组为切向矢量平行于滑移方向 dβ的螺位错， 如式
(35)所示；另外两组为切向矢量分别平行于与的刃
位错，如式(36)和(37)所示：

ρ� β
GNDs= 1b

Δ

x× γ� βFT
pn( )β[ ]·dβ (35)

ρ� β
GNDet= 1b

Δ

x× γ� βFT
pn( )β[ ]·tβ (36)

ρ� β
GNDen= 1b

Δ

x× γ� βFT
pn( )β[ ]·nβ (37)

式中，tβ 为刃位错的方向矢量。 上述 3式满足下式：

(ρ� β
GND)2=(ρ� β

GNDs)2+(ρ� β
GNDet)2+(ρ� β

GNDen)2 (38)
近年来， 研究者们对位错密度演化模型的应用

逐渐增多， 其中最具代表性的当属将位错密度参数
纳入硬化模型中， 从而描述材料循环应变硬化软化
及应力松弛行为。人们普遍认为，在随动硬化规则中
加入静态恢复项是模拟循环加载下材料随时间变形

的必要条件。一方面，具有恒定静态恢复项的传统硬
化规则不能再现循环应力松弛行为[77]；另一方面，位
错间的交互作用以及位错与沉淀相的交互作用是应

力松弛中的主要变形机制， 这也是修改随动硬化本构
模型的基础[78]。 2023 年，Pin 等[79]在 A-F经典模型[80]

的基础上，提出了一种修正的非线性运动硬化准则，
并引入了一个新的静态恢复项， 用来预测镍基单晶
高温合金在循环载荷下的蠕变、 循环应变硬化软化
以及应力松弛行为，其表达式为：

χ� α=C1γ� α-C2χα γ� α +C3χα (39)

C3=r0[φs+(1-φs)eC4] (40)

C4=-
Σ

12

α=1 ρ
α
for

ρr
(41)

式中，C3为建立的静态恢复系数， 与林位错密度有
关；r0与 φs为会恢复过程中的材料常数；ρr为参考位
错密度， 用于控制应力松弛随载荷循环次数衰减速
率；ρfor为不同滑移系上林位错的密度。 式中引入的
衰减函数 C3类似于 Xuan 模型 [81]中的静态恢复项，
但不同点在于， 该式直接将林位错密度与位错数量
替代所累积的非弹性应变。 当 φs=1 时，模型退化为
经典的 A-F模型。
唯象模型大多关注“是什么”这一概念，追求用简

单的数学方程高效的复现出宏观实验， 在金属成形过
程预测方面有较为广泛的应用。机理模型核心在于“为
什么”，更注重于将位错动力学等微观机理引入本构关
系中，大多应用于需要研究变形物理机制的场景，例
如离散位错动力学模拟。 非局部模型的优势在于对
“尺度效应”的把控，致力于解决局部模型在微纳尺
度下的失效问题，应用场景大多是细晶材料的变形。

3 均匀化模型
多晶体是由不同取向的单晶体堆垛组合而成，
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构成多晶体的单晶体的总和的塑性响应均匀化之后

就可以得到多晶体的塑性行为， 由此衍生出多晶体均
匀化模型。多晶体均匀化模型，作为预测多晶和多相材
料弹塑性响应的一种方法， 连接了介观尺度与宏观尺
度的变形情况。运用不同的均匀化方法，将会得到不同
的多晶体均匀化模型。 目前所广泛应用的均匀化模型
为平均场晶体塑性模型与全场晶体塑性模型两类。
3.1 平均场晶体塑性模型
平均场晶体塑性模型主要分为 3 类， 分别为

Taylor模型、Sachs模型以及自洽模型。 Taylor模型[82]

在 1938 年被 Taylor 提出， 该模型认为多晶体的宏
观应力等于所有单晶体应力总和的平均值， 单个晶
粒的应变等于多晶体的宏观应变， 因此也称为全约
束模型(FC模型)。 该模型假设多晶体各个晶粒的应
变分布是均匀的， 且多晶体宏观应变量与其中每个
单晶体的应变量高度吻合， 因此多晶体内的所有晶
粒都满足应变相容性的要求。 该模型自动满足晶粒
间的变形协调条件， 但破坏了晶界处的应力平衡条
件。 但 Taylor 模型在描述 HCP 金属与低层错能的
立方金属的织构演化与各向异性预测方面表现不

佳，因此出现了许多集中于晶界应力平衡的模型，例
如松弛约束模型(RC 模型)[83-85]，其中最经典的当属
“煎饼模型”。 RC 模型不再执着于晶粒间应变相容
性的要求，因此改善了晶粒间的应力相容性，所受认
可度较高。时至今日，Taylor模型依旧被大部分人所
认可，并应用于晶体塑性模拟中。

Sachs 模型是在 1928 年被提出的一种最简单
的多晶体塑性模型。 这一模型假设多晶体各晶粒的
应力分布是均匀的， 且多晶体宏观应力大小与各晶
粒应力大小一致， 即多晶体内所有晶粒都满足应力
平衡条件， 但该模型不满足应变协调条件。 因此该
模型早期只对处理单晶体的塑性变形问题有效，始
终无法描述多晶体的塑性变形过程。 即使后人经过修
正与完善，但其应用程度远不及 Taylor与自洽模型。

1954年，Hershey[86]提出自洽模型(self-consistent
theory)，后由 Kronor、Budiansky、Wu、Mori 等进一步
应用到多晶体塑性模型。 自洽晶体塑性理论(SC-CP)
认为多晶体是一种均值等效介质 (homogeneous
equivalent medium, HEM)， 每个晶粒视为一种椭球
形黏性夹杂物， 因此需考虑夹杂物形状与局部领域
等问题。 最初，Kronor 认为晶粒作为一种具有材料
整体刚度的孤立夹杂物存在于介质中， 之后，Mori
将晶粒作为黏性夹杂物直接嵌入进介质中， 通过格
林函数解决夹杂问题 [87]的同时，满足应变协调与
应力平衡条件，并将平均基体应变看做成整个材料

的远场应变。 为了将总应力与应变率结合起来 ，
Molinari 等 [87]采用切线模量法建立了非增量黏塑

性自洽模型 ，Lebenso-hn 与 Tomé 在此基础上，建
立了大量黏塑性变形(SC-CP)模型。 当前应用最广
泛的 SC-CP 模型当属黏塑性自洽(visco-plastic self
consistant, VPSC)晶体塑性模型 ，大量研究结果表
明，VPSC 虽未考虑弹性变形， 但对于 HCP 金属与
低层错能立方金属的力学行为描述与各向异性演化

均精确有效。
3.2 全场晶体塑性模型
平均场晶体塑性模型可以很好的预测多晶体的

应力-应变曲线(宏观力学行为)与织构演化行为，但
难以预测晶粒的微观力学行为[88]。 全场晶体塑性模
型借助于偏微分方程求解器， 例如有限元法(finite
element method, FEM)， 通过网格将晶粒进行离散，
各个晶粒需要一组有限单元进行确定，如图 3所示，
一种颜色代表一个取向或一个晶粒， 每个晶粒被 n
个网格所离散。

通过这种全场建模方式，单元与晶粒共用边界，
采用平衡(动量)方程，依旧可以满足晶粒间变形协
调条件与应力平衡条件， 且可以考虑到材料的微观
组织情况。 网格划分越细，模拟结果越精确，计算时
间随之增长且对计算机的硬件要求较高。当然，这种
对每个晶粒进行网格划分并开展模拟的方式， 其计
算时间比平均场晶体塑性模拟所需的时间至少高出

一个数量级。因此，该方式并不适用于大变形或大尺
度规模的有限元模拟。 目前最主流的全场晶体塑性
方法为全场 CPFEM 与全场晶体塑性谱方法(crystal
plasticity spectral method, CPSM)[89]。 近年来，随着建
模技术与 PC硬件的升级， 全场晶体塑性模型的应用
越来越广泛。 Jialili等[90]提出了一种结合计算均匀化

技术的空间分辨 CPFE模型， 用于模拟挤压 ZK60镁
合金循环塑性变形的微观机制。Liu等[91]提出了一个

适用于具有强冷轧织构的 AA3104-H19与AA2024-T3
铝合金的多尺度模型， 使用快速傅里叶转变的全场

图 3 全场多晶体塑性模型
Fig.3 Full-field polycrystalline plastic model
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图 4 离散织构组分引起的制耳：(a) S、Brass与 Copper 织构组分引起的制耳；(b) Cube 与 Goss织构组分引起的制耳[92]

Fig.4 Earing caused by discrete texture components: (a) earing caused by S, Brass and Copper texture components; (b) earing caused
by Cube and Goss texture components[92]

图 5 不同比例的 S与 Cube 织构组分的组和对制耳影响：(a)不同比例的 S与 Cube 织构组分的组和对耳廓的影响；(b)耳高与
耳峰的定量分析[92]

Fig.5 Different proportionsof SandCube texture components and their influenceon earing: (a)SwithCube in different proportions of the
composition of the texture components and the effect on the profiles; (b) quantitative analysis of ear height and ear peak[92]

晶体塑性谱方法， 预测在平面内和平面外的单轴与
多轴应力状态下的各向异性力学性能。
均匀化模型作为一种跨尺度模型， 可作为桥梁

连接材料的微观与宏观状态。 该模型认为微观结构
是统计均匀的，即一个足够大 RVE单元能够代表材
料的微观结构特征。 当确定材料宏观性能后， 可以
合理的运用均匀化理论进行逆向设计， 寻找最优的
微观结构，这是拓扑优化的基石。 然而，对于 CPFE
模型而言，RVE 单元需要较为准确的网格划分，尤
其是当晶界附近的网格划分出现偏差时， 材料整体
的力学性能会有明显的变化。 过细的网格带来的超
强度计算负荷与过粗的网格导致的计算结果失准，
两者很难做到平衡。

4 晶体塑性有限元模型的应用
CPFE 模型目前已广泛应用于各种塑性成形过

程的模拟、织构预测、各向异性预测与微观组织演化
中， 并且可以与其他介观组织模拟方法相结合研究
变形过程中的组织演变， 涵盖了多尺度机械力学行
为、 材料基础冶金行为及金属成形工艺等领域。 这
里仅叙述若干具有代表性的有限元模型在工程应用

领域方面的实例。
4.1 晶体塑性有限元模型在塑性成形模拟方面的应用
晶体塑性模型的本质是源于晶体的运动， 因此

晶体的初始取向对材料成形性能的影响极大。 通过
全场 CPFE 模型，赋予各个晶粒初始取向，在载荷的
作用下， 可以直观地体现各个晶粒间的变形协调状况
及晶体取向的变化，从而达到预测成形质量的目的。
筒形件拉深制耳是晶体取向影响板材成形质量

的重要体现。 Raabe等[92]通过织构组分 CPFEM研究
了不同织构组分及其组和对铝合金筒形件拉深制耳

行为的影响。5个离散织构组分 Cube、S、Brass、Copper
和 Goss所引起的制耳的轮廓如下图 4所示。模拟结
果显示，S、Brass 与 Copper 织构组分所引起的制耳
的耳峰出现在与轧制方向呈 45°与 135°的位置，
Cube 与 Goss织构组分引起的制耳的耳峰出现在轧
制方向与其横向附近，即与轧制方向呈 0°与 90°。
研究发现， 不同织构组分的组和对拉深制耳行

为有极大的影响。 针对于如何通过组合不同织构组
分控制制耳的大小实现制耳最小化这一问题，Raabe
等[92]也进行了大量的模拟实验，如图 5所示。结果显
示， 当 S 织构组分与 Cube 织构组分的体积分数比
例为 1.67∶1.00时，可以得到最小化的制耳。
制耳的优化取决于晶体织构与织构组分的球形

散射度。 图 6a展示了 Cube织构组分的初始球形散
射度对耳廓的影响； 图 6b 展示了 62.75%的 S织构
组分与 37.25%的 Cube织构组分组合的初始球形散
射度对耳廓的影响。可以看出，制耳的高度随着织构
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图 6 织构组分的初始球形散射度对耳廓的影响：(a) Cube 织构组分；(b) 62.75%的 S织构组分与 37.25%的 Cube 织构组分的
组合[92]

Fig.6 Effect of initial spherical scattering of texture components on the ear profiles: (a) Cube texture components; (b) combination of
62.75% of the S texture component and 37.25% of the Cube texture component[92]

图 7 基于 RDCP与 J2 塑性的圆棒镦粗实验与模拟结果[93]

Fig.7 Round bar upset process, experiments and simulation results based on RDCP and J2 plasticity[93]

组分初始球形散射度的增加而降低。
Li等[93]提出了一种率相关本构模型并应用到VUMAT

子程序中，通过显示积分算法，模拟了圆棒料镦粗成
形的过程，如图 7所示。 将 3项结果进行对比，证明
了该算法在多单元、大步长、大变形的模拟中的稳定
性与可靠性。 Kalidindi 等[94]模拟了等通道挤压成形

过程，如图 8所示。 其中，下部路径处的预测结果是
迄今为止等通道挤压成形预测研究中最准确的结

果。 Kupka等[95]通过 CPFE模型，模拟了缺口悬臂梁
弯曲变形行为，研究了脆性晶界(Al-Li 合金中)的损
伤、断裂性能。

4.2 晶体塑性有限元模型在织构预测方面的应用
金属材料在冷热加工或塑性成形过程中， 多晶

体中的各个晶粒会沿着某些方向有序排列， 这种现
象称之为织构。当出现织构不均匀现象时，会导致材
料在工业加工过程中产生某些不可控因素， 从而使
材料的性能无法达到预期目标。 Tikhovskiy等[96]通

过织构组分 CPFEM 模拟了 X6Cr17 铁素体不锈钢
在冷轧过程中的表层织构、 中心织构及样品整体的
织构演化，如图 9所示。将模拟结果与实验结果进行
对比， 可以发现， 在小应变的情况下有很好的一致
性；当下压量达到 70%以上时，模拟与实验结果偏
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图 8 等通道挤压成形过程：(a)距模具顶端在模具厚度 10%处的上路径对应的变形网格；(b)中路径对应的变形网格；(c)距模具
顶端在厚度 90%处的下路径对应的变形网格[94]

Fig.8 Equal channel angular pressing process: (a) deformed mesh corresponding to the upper path at 10% of the die thickness from the
top; (b) deformed mesh corresponding to the middle path; (c) deformed mesh corresponding to the lower path at 90% of the thickness

from the top[94]

图 9 模拟 X6Cr17 铁素体不锈钢冷轧过程中的织构演化：(a1~g1)表层织构演化；(a2~g2)中心层织构演化；(a3~g3)整体织构演化[96]

Fig.9 Simulation of texture evolution during cold rolling of X6Cr17 ferritic stainless steel: (a1~g1) surface texture evolution;
(a2~g2) central layer texture evolution; (a3~g3) overall texture evolution[96]

差变得明显，实验结果如图 10所示。
Tikhovskiy 等 [96]将结果进行对比分析，认为模

拟与实验的结果偏差主要分为两点： ①主要体现在
织构的连续性上。在表层与中心层的织构中，实验织
构相对模拟织构具有更强的连续性，尤其是在{001}
<110>织构组分上更为明显。 这种情况可能是由于
这种织构组分的再结晶与旋转行为非常缓慢。 ②体
现在织构强度上。 模拟结果显示， 在大应变的情况
下，{111}<112> 织构组分强度强于{111}<110> 织
构组分的强度，但实验揭示了相反的趋势。这一效应
可能归因于两种原因： ①是由于实验观察到的织构

并不够完整；②是由于在建模过程中，相邻织构层之
间的织构梯度过于简化。

Anand 等 [97]模拟了 FCC 金属高温压缩与室温
压缩过程中的织构演化行为。 Li 等[98]通过一种显示

积分算法，实现了对不同变形状态下织构演变的预测，
如图 11和 12所示。 Balasubramanian 等[99]模拟了多

晶纯钛在高温变形下的织构演化。 Riyad 等[100]将场

波动与黏塑性自洽多晶塑性模型相结合的 FF-VPSC
模型应用到 Al-5182-O的变形再结晶织构演化预测
中。 分别在轧制模拟中使用 VPSC模型与 FF-VPSC
模型，并将得到的 Cu 织构进行对比(图 13)，可以看
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图 12 单轴拉伸过程中的织构演化：(a1~a3)模拟结果；(b1~b3)实验结果[98]

Fig.12 Texture evolution during uniaxial stretching: (a1~a3) simulation results; (b1~b3) experimental results[98]

图 10 X6Cr17 铁素体不锈钢冷轧过程中的织构演化：(a~c) 表层织构演化；(d~f)中心层织构演化[96]

Fig.10 Texture evolution during cold rolling of X6Cr17 ferritic stainless steel: (a~c) surface texture evolution; (d~f) central layer
texture evolution

图 11 单轴压缩过程中的织构演化：(a1~a3)模拟结果；(b1~b3)实验结果[98]

Fig.11 Texture evolution during uniaxial compression: (a1~a3) simulation results; (b1~b3) experimental results[98]
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图 13 轧制过程中的 Cu 织构演变：(a~e) 使用 VPSC 模型所得的结果，下压量分别为 20%、40%、60%、80%、95%；(a1~e1)使用
FF-VPSC模型所得结果，下压量分别为 20%、40%、60%、80%、95%[100]

Fig.13 Cu texture evolution during rolling: (a~e) results obtained using the VPSC model. The pressures are 20%, 40%, 60%, 80% and
95%, respectively; (a1~e1) results obtained using the FF-VPSC model. The pressures are 20%, 40%, 60%, 80% and 95%, respectively[100]

出，使用标准 VPSC模型所得到的织构相较FF-VPSC
模型缺少了(112)[11-1]方向的强度。
4.3 晶体塑性有限元模型在介观组织模拟方面的应用
为了描述材料在外力或热力作用下的变形与组

织演化机理， 针对介观状态下的晶体学进行了大量
研究。动态再结晶(dynamic recrystallization, DRX)是
一种金属在热变形过程中发生的再结晶组织演化现

象， 通过是否观察到新的等轴晶粒来判断有无发生
DRX现象。 DRX的起始伴随着新晶核的出现，假定
形核部位为晶界处， 形核速率则取决于温度与随后
的晶粒生长速度。DRX会通过降低位错密度来降低
系统能量，并最终影响热加工行为。近些年已进行了
大量的实验工作来研究合金热变形过程中的 DRX
现象。 当考虑到 DRX对合金流动行为的影响时，通

常将DRX 与成形温度、应变以及应变速率联系起
来 [101-102]。 为了节约研究成本，大多数情况下都会采
用数值模拟的方式进行探索研究。 基于实验数据的
唯象本构方程通过开发应用到 DRX 动力学中，这
类本构方程也被集成到有限元法中去预测热成形过

程中合金的再结晶体积分数与平均晶粒尺寸[103]。 显
然， 这些唯象方程无法捕获晶粒的局部变形信息与
直接影响金属材料力学性能的形态和拓扑特征。

Li 等[104]针对两相钛合金(α+β)等温热变形过程
提出了一种考虑动态再结晶的晶体塑性本构模型。
由于新晶粒的生成、新晶粒取向、位错密度与滑移阻
力的减小、再结晶晶粒体积分数的演化等因素，在变
形拓扑影响 DRX的同时，DRX也会影响后续变形，
因此该模型将这两方面进行耦合， 从而满足同步考
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虑的要求。 模拟与实验结果如图 14所示，应力响应
的不同揭示了这两个区域的软化机制不同。 动态回
复与再结晶是钛合金的两种重要软化机制。 动态回
复会消除位错结构，诱导位错的增殖，并导致位错密
度的平衡。因此，动态回复会使应力保持一个稳定状
态。 在 DRX 过程中，会产生大量的新晶粒，它们会
占据一部分基体， 并使所占据部位的位错结构全部
消失，所以 DRX 使等效位错密度降低，从而使应力
达到峰值。

晶界迁移是位错密度演化的结果。M晶粒(基体
晶粒)与 R 晶粒(再结晶晶粒)的位错密度差异为晶
界迁移提供迁移力，Li 等[104]针对不同温度与应变速

率下 M 晶粒与 R 晶粒的位错密度演化进行模拟，
如图 15所示。对于 M晶粒，由于较强的应变硬化与
动态回复效应， 位错密度在小应变的情况下直接增

加到接近饱和值；而对于 R 晶粒，由于初始位错密
度很低，位错密度先开始增加，随后积累到饱和值。
位错密度在 β 相区较低，在 α+β 相区较高，这是由
于 β相区温度更高从而导致更强烈的动态回复。 然
而，无论实在 β 相区还是在 α+β 相区，在两个不同
的温度下都可以发现几乎相同的位错密度。
该模型还捕捉到 α相的作用。 虽然 α晶粒没有

发生再结晶， 但其对 β 晶粒 DRX 行为的影响有两
点： ①α相界可作为形核部位； ②也是最重要的一
点，α-β 相界处存在较大的剪切应变， 会促进 R 晶
粒的形核与长大。
在晶体塑性领域中， 针对介观组织模拟方面的

研究成果显著。 Lan 等 [105]将 CA(元胞自动机)法与
CPFE结合，模拟了奥氏体向 α-Fe 转变的过程；Xiao
等[106]在此基础上，结合蒙特卡洛法与 CPFEM，研究
了奥氏体变形后对等温奥氏体向 α-Fe 转变的影响；
Vondrous 等[107]将 CPFEM 与相场法耦合，模拟了低
碳钢在热轧-冷轧-退火过程中的静态再结晶行为；
Popova 等 [108]将概率元胞自动机法与 CPFEM 进行
耦合， 建立了一种动态再结晶模型， 如图 16所示。
Park等[109]将非均匀变形的 CPFEM与模拟微观组织
演变的概率元胞自动机方法及动态再结晶模型相结

合， 建立了一个基于显微组织的多尺度框架， 如图17
所示， 并对 AISI 304LN 不锈钢在热机械过程中的
DRX行为进行了模拟。 CPFE模型描述了多晶材料
变形时的非均匀晶粒度以及晶体取向，CA 模型描
述了 DRX过程中的组织演变。 Shah 等[110]提出了一

图 14 α 相区与 α+β 相区实验与预测应力对比[104]

Fig.14 Comparison of the α phase region and α+β phase region
experimental and predicted stresses[104]

图 15 R 晶粒与 M晶粒位错密度的演化[104]

Fig.15 Evolution of the R grain dislocation density and M grain dislocation density[104]
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图 16 晶核长大过程[108]

Fig.16 Process of crystal nucleus growth[108]

图 17 耦合 CPFEM-CA法的多尺度框架[109]

Fig.17 Multiscale framework for the coupled CPFEM-CA approach[109]

图 18 热轧过程中的再结晶体积分数演化(层间退火后)：(a)下压量 30%；(b)下压量 44%；(c)下压量 60%[110]

Fig.18 Recrystallization volume fraction evolution during hot rolling after interlayer annealing: (a) pressure of 30%; (b) pressure of
44%; (c) pressure of 60%[110]

种耦合基于全场位错密度的晶体塑性模型和元胞自

动机模型的模拟方法， 并预测了热机械加工中的亚
动态再结晶行为，如图 18所示。 其中晶体塑性模型
采用的是 DAMASK中的位错密度模型，CA模型基
于 CASIPT三维元胞自动机程序， 并将其推广到应
用于奥氏体亚动态再结晶过程中晶界迁移的描述。
4.4 晶体塑性有限元模型在宏观-微观模拟方面的应用
应变硬化被认为是最重要的强化机制之一，在

评估材料的功能特性方面起着关键作用， 并决定了
其对工程-结构应用方面的适用性。 识别晶体塑性
硬化参数最常规的做法是在单晶上进行简单的机械

实验，但由于大多材料都是多晶材料，并且对于多晶
体中的单个晶粒，其嵌入后边界条件也会随之改变，
因此很少被实践。 最好的解决方法当属基于最小二
乘法或简单试错法的逆分析技术， 该技术的主要作
用是校准材料参数， 直到模拟结果与实验结果相匹
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配。然而这两种方法都需要初始估计值，并涉及大量
的迭代，努力收敛到一个最佳值。 与此同时，这些技
术反映出参数预测的最大问题：不确定性，这是由于
唯象本构中存在许多经验参数或未知参数， 这导致
一个参数的变化也可通过另一个参数的变化进行补

偿。后续，一些研究人员开发的纳米压痕或数字图像
技术(digital image correlation, DIC)等方法就是基于
上述问题进行的优化算法的逆分析技术， 其核心为
建立了优化硬化参数值。
然而，在纳米压痕实验下，压头处于复杂应力状

态下，很难通过实验获得控制硬化行为的参数，并且
由于需要在几个晶粒上进行实验，成本过大。在 DIC
实验下，需要进行大量的有限元计算。 Sahoo等[111]为

了在更高效低成本的基础上确定硬化函数中的不确

定参数的近似值， 提出了一种新的基于幂律关系的
宏观应变硬化函数的解析形式，如式(42)所示。 不同
于其他经验幂律函数，这个函数是唯一的，具有驱动
流动应力饱和的饱和应力。

σ� 0(ε�)=h 1- σ0(ε�)
σsat

( )
a

ε� (42)

式中，ε�为宏观 von-Mises等效应变率；h 与 a 为硬化

参数；σsat为饱和应力；σ0(ε�)为材料参考强度，出现在
黏塑性行为的应变幂律公式中，其表达式为：

σ(ε�)=σ0(ε�)
ε�
ε� 0
( )

m

(43)

式中，m为应变速率敏感性指数；ε� 0为参考应变速率。

将式(42)进行分离变量并积分可以得到下列形
式的硬化函数：

σ0(ε�)=σsat-σsat
h(a-1)
σsat

( )ε�+ 1-σ00

σsat
( )

1-a[ ]
1
1-a

, a≠1 (44)

式中，σ00为材料的屈服强度(ε�=0时)。除了材料的屈
服强度以外， 其余 3 个未确定的值：σsat、h 和 a 都需
要使用合适的拟合过程从实验中获取。

Sahoo[111]通过一种最小化技术，大大减小了预
测参数的周期与成本，其表达式如下式所示：

f=
N

i=1
Σ σi

sim(ε�i)-σi
exp(ε�i) =min (45)

式中，N 为应力应变曲线上选取的坐标点个数，σi
sim

与 σi
exp代表式(44)所得到的应力值与实验所得的应

力值。显然，最小化技术的目的是使得 f尽量趋于 0。实
现方式为： 给与 3个不定参数一个取值区间， 进行计
算，识别出最小的 f值。之后在减小的区间中继续进行
迭代，循环若干次后，可达到最小值 f所需的精度。 该

程序计算速度极快，在几秒钟就可以完成收敛。
由于上述所以出的宏观应变硬化函数是由晶体

塑性硬化本构模型简化得来的， 因此可以用该宏观
参数作为晶体塑性模拟的初始值。 而宏观与微观硬
化参数值之间的差异是由于力学行为尺度的差异，
因此必须将这两种尺度联系起来。 Sahoo 等[111-112]通

过 Taylor 因子将宏观与微观参数进行转换，转换方
式如下所示：

τ0=σ00/M (46)
τsat=σsat/M (47)
hc=h/M2 (48)
ac=a (49)

式中，τ0是滑移系分切应力；τsat是饱和应力；hc与 ac
是硬化参数；M为泰勒因子。
上述研究方式先将微观硬化模型简化成宏观硬

化模型， 得到的硬化参数可用于预测晶体塑性硬化
参数的初始值，并且通过 Taylor 因子这一桥梁进行
宏观-微观的参数转化。
除了针对结构材料的晶体塑性研究外， 对功能

材料的研究依旧火热。 烧结银纳米颗粒(AgNP)作为
一种前途无量的电子芯片粘接材料， 其宏观与微观
的力学性能受到了广泛关注。Long等[113]使用穿透深

度为 2 000 nm 的布氏压头研究了不同应变速率下
烧结 AgNP的微观结构与宏观本构行为之间的相关
性， 并基于纳米压痕响应的关键变量进行了无量纲
分析，建立了烧结 AgNP的宏观本构关系[114-116]。为了
获得可靠的长期使用能力， 烧结 AgNP在各种载荷
条件下的断裂行为受到了广泛关注。Chen等[117]发现

烧结 AgNP 的断裂韧性随着试样尺寸的减小而降
低。 Kim等[118]研究了连接温度对烧结 AgNP接头处
微观结构与断裂行为的影响。在数值模拟方面，相场
断裂模型对模拟烧结 AgNP的裂纹萌生与断裂行为
由重要意义。 Zhu等[119]基于相场模型研究了具有各种

孔隙率的烧结 AgNP材料的裂纹扩展过程。 Su等[120]

提出了一种可靠的相场技术来准确描绘孔隙等微观

结构并预测了烧结 AgNP的断裂演化过程。
细观尺度的变形与宏观尺度的破坏机制间的关

系仍有待考证。 Long等[121]采用 CPFEM模拟了烧结
AgNP的晶体变形， 提出了一个多晶有限元模型与
Voronoi技术，以揭示烧结 AgNP宏观与微观变形之
间的基本关系，模型采用四节点平面应力单元 CPS4
离散，如图 19所示。 烧结 AgNP在不同应变速率与
温度下的应力应变曲线如图 20所示。 可以看出，模
拟结果与实验结果吻合度较高， 说明所建立的CPFE
模型能够较好的预测出烧结 AgNP 多晶材料的应
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图 19 具有 100 个晶粒的 FE 模型及其边界条件[121]

Fig.19 FE model with 100 grains and its boundary conditions[121]

图 20 不同温度与应变速率下的应力-应变曲线：(a)应变速率 10-5 s-1；(b)应变速率 10-4 s-1；(c)应变速率 10-3 s-1[121]
Fig.20 Stress-strain curves at different temperatures and strain rates: (a) strain rate of 10-5 s-1; (b) strain rate of 10-4 s-1;

(c) strain rate of 10-3 s-1[121]

力-应变响应。
Choi等[122]通过 CPFEM，考虑晶体滑移与变形孪

晶的影响， 并使用孪晶重取向(predouinant twin reorien
tation, PTR)模型，模拟了镁合金的织构演化与宏观
性能。 实验与模拟结果吻合度较高。 Githens等[123]在

此基础上，将实验与晶体塑性法相结合，研究了高强
度稀镁合金的微观变形机制与宏观拉伸性能， 并首
次解决了镁合金中单个滑移系上的应变问题。
4.5 晶体塑性有限元模型在材料本征强度方面的应用
由于合金成分-显微组织-相成分之间极为复

杂的耦合作用， 使得目前人们在合金元素对合金的
强化机制以及多相协调变形机理等方面的认知严重

不足。 基于纳米压痕的细观力学分析测试是研究各
相本征强度、 实现成分因素与组织因素解耦的有力
手段。将纳米压痕实验与相应的 CPFE模拟结合，能
够有效排除晶体取向的影响，研究各相的本征性能。

Yin 等[124-125]针对 TiAl-Nb-Mo 基 TiAl 合金的纳
米压痕行为进行 CPFE 模拟，拟合出 TiAl 合金典型
的 α2、γ、βo三相的本征强度。 Sun等[126]在此基础上，
拟合出 Nb、Mo 含量不同的 TiAl-Nb-Mo 基合金 γ、
βo相的本征强度。 图 21 为成分不同的 βo/γ 两相的
纳米压痕载荷位移曲线和模型预测曲线的对比。 作
者将先前科研者的研究结论与本次实验模拟所得结

论进行对比讨论，明确了 Al、Nb、Mo 元素对两相基
体的强化效果。 对于 γ 相基体，确定了 Al 和 Nb 对
其有一定的强化作用， 而 Mo 的影响较小甚至可能
会导致基体软化。而由于 βo相的存在必定需要 Nb、
Mo 等 β 稳定元素的存在，因此难以排除 Al 元素的
影响。 对于 βo基体而言，仅定性分析出 Mo 元素的
强化作用显著小于 Nb 元素，βo相的本征强度可能

会随着 Al含量的降低而显著提升。 对比 Zhang等[127]

拟合出的 βo 相强度及 Chen 等 [128]拟合出的 γ 相强
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图 21 βo/γ 两相的纳米压痕载荷位移曲线和模型预测曲线的对比，其中黄底色为 γ 相，蓝底色为 βo相[126]

Fig.21 Comparison of the nanoindentation load-displacement curves of the βo/γ phase and the prediction curves of the model. The
yellow background color represents the γ phase, and the blue background color represents the βo phase[126]

度，不难发现，两者结果相差十分明显。因此，合金成
分导致的相成分的变化， 对各相的本征强度影响极
大，从而导致各相变形协调问题的出现，引起合金宏
观力学性能的变化。
由于各相间的变形协调问题， 使得难以从宏观

力学性能上反推材料的本征性能， 导致合金元素的
固溶强化作用至今都无法定量描述。 基于简单的
Taylor模型，不难发现，材料的单轴拉伸强度大致为
滑移系临界分切应力的 3倍。但在上述研究中，针对
TNM 合金，室温下 βo相{110}<111> 滑移系的临界
分切应力大致为 500 MPa，γ 相{111}<1-10]滑移系
的临界分切应力大致为 300 MPa，α2相基面 <a> 滑
移系临界分切应力大致为 1 000 MPa。 纳米压痕深
度均为 150 nm，排除尺寸效应后，各相强度分别为

200、120和 400 MPa。 按大致 50%的 γ相计算，可以
粗略估算出合金的强度应为 630 MPa 左右。 实际
上，这一估算强度远比不上合金的实际强度。这是因
为，合金强度需要考虑晶界强化的作用。目前并没有
完全准确的晶界强化晶体塑性本构模型，因此，微观
本征强度反演宏观力学性能并不准确。将 CPFEM与
细观力学测试结合，从微观机理方向出发，研究材料
的本征强度，仅能为合金成分设计提供参考，并不能
作为理论指导与借鉴。

5 结语及展望
晶体塑性理论的应用及发展有助于更细致地了

解材料塑性变形的过程与机理， 从而更深层次调控
材料的塑性加工过程，完善各类性能指标，满足各种
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情况与领域的应用。
近年来， 大家对于晶体塑性理论的研究主要集

中在两个层面： ①是完善 Taylor 模型与 FE 模型的
描述能力并扩展其应用领域， 例如 FE 模型几乎不
能预测变形过程中晶粒内部出现的变形带； ②是分
析 FE 模型中晶粒划分方式、晶粒形状、网格类型以
及密度对模拟过程中产生的影响。
除了继续研究上述内容外， 针对现有晶体塑性

理论的局限性， 需要发展更为丰富的本构理论及模
拟技术以实现准确描述每一种塑性变形及塑性变形

过程中每一个阶段的目标。 这里主要对未来晶体塑
性理论发展的 3个方向进行展望。

(1)现有大部分晶体塑性本构模型都是针对于滑
移这一塑性变形方式所设计 ， 随之通过 VPSC、
EPSC 等开源程序将孪生考虑进去， 但除了滑移与
孪生外，还有多种塑性变形方式，例如扭折、晶间滑
移等， 目前尚未有本构模型可以完整准确的描述这
类塑性变形过程。

(2)建立多物理场耦合的本构理论，将相变、再
结晶、析出、损伤这类热力学或冶金学物理场耦合进
现有的本构理论中。发展新的建模与模拟技术，从
而将宏观模拟方法与微观纳米尺度的模拟方法联

系起来。
(3)晶体塑性有限元计算成本较高。 将机器学习

与晶体塑性深度耦合，形成“物理模型驱动+数据驱
动”的新型计算方式。利用机器学习代替本构关系
求解、RVE 单元计算等昂贵部分， 建立高效的代理
模型。
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