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Abstract: In this work, the mechanical 
behavior of partially sintered ceramics 
under both tensile and compressive 
loadings was investigated by 
performing 3D discrete element 
method (DEM) simulations. The 
simulation results indicated that the 
failure of samples under tensile 
loading was dictated by the nucleation 
of crack, whereas for compressive 
loading it was linked to the 
coalescence of cracks. By monitoring 
the time sequence of bond breakage 
and its failure mode, it was found that 
for tensile loading the dominate failure 
mode of bond was tensile fracture, whereas for compressive loading it was shear fracture. The fracture strength of 
sample was closely related to the critical tensile (c,t) and shear (c,s) fracture strengths of bond. As to the partially 
sintered alumina ceramics considered in this work, it was found that the predicted tensile and compressive fracture 
strengths can both be in quantitative agreement with experimental data. The simulation results indicated that the 
influence of the distribution of bond strength on the compressive fracture strength of sample was minor. While for 
tensile fracture strength, it depended on the type of distribution: for Gaussian distribution, the strength of sample only 
weakly depends on the distribution width, whereas for uniform distribution, the strength of sample decreases notably 
with the increase of distribution width. 
Key words: partially sintered ceramic material; Al2O3; tensile loading; compressive loading; fracture strength; 

 discrete element method 
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摘  要：通过开展三维离散单元法数值模拟，考察了部分烧结陶瓷在单轴拉伸和压缩加载条件下的力学响应行为。模拟结果表

明，拉伸加载下试样的破坏表现为裂纹“成核”效应，而压缩加载下则呈现为裂纹“聚并”效应；通过追踪固体键的断裂顺序

和断裂模式发现，拉伸加载下固体键的破坏主要源于拉伸作用，而压缩加载下则为剪切作用。试样的宏观断裂强度与固体键临

界拉伸强度c,t 和临界剪切强度c,s 有关。对于考察的部分烧结 Al2O3 陶瓷材料，c,t=c,s 下模拟得到的试样拉伸强度和压缩强度

能与实验数据定量吻合。压缩加载下，固体键断裂强度的分布形式和分布宽度对试样断裂强度的影响较小；拉伸加载下，试样

断裂强度取决于固体键的分布形式：高斯分布时，试样断裂强度基本不受分布宽度的影响；均匀分布时，试样断裂强度随分布

宽度的增大而减小。 

关键词：部分烧结陶瓷材料；Al2O3；拉伸加载；压缩加载；断裂强度；离散单元法 

中图分类号：TQ174.1      文献标识码：A      文章编号：1009-606X(2021)03034112 

1  前 言 
陶瓷材料具有硬度高、强度大、耐热、耐腐蚀等优

点，在填料、膜分离、燃料电池、催化剂基体、仿生骨

骼等不同领域得到了广泛应用[1,2]。在膜分离和催化等应

用中，为保证输运/反应功能性，即流体在陶瓷材料内部

的流动、扩散、吸附、反应等，需确保陶瓷材料具有一

定的空隙率[24]。一般空隙率越大，越有利于其输运/反
应功能性。另一方面，陶瓷材料的力学属性与其空隙率

密切相关，研究表明[1,36]，陶瓷材料的力学强度会随空

隙率增大而急剧降低。因此，在陶瓷材料开发过程中，

保证其最佳的力学性和最优的输运/反应功能性往往不

能兼顾[1,4]。陶瓷材料的空隙率来源于两部分：烧结过程

中晶粒间自然形成的孔隙、造孔剂汽化后留下的孔洞。

对于给定的空隙率，可通过选择造孔剂尺寸及控制造孔

剂的空间分布得到不同微观结构的陶瓷材料。在相同空

隙率下，无论输运/反应功能性[2]还是力学性能[5,6]均与陶

瓷材料的微观结构密切相关。因此，探索和建立陶瓷材

料微观结构与其宏观力学响应特性之间的内在联系，对

于指导陶瓷材料微观结构的优化设计以最终实现材料

功能性和力学性的最优匹配具有重要意义。 
随着计算能力提高及相关理论进一步完善，数值模

拟逐渐被广泛用于分析和预测陶瓷材料的力学特性。在

诸多数值模拟方法中，离散单元法(Discrete Element 

Method, DEM)由于在处理微观结构以及非连续界面等

方面的优势，在陶瓷材料力学分析领域得到了广泛应

用。在 DEM 的模拟框架下，陶瓷材料被处理为由一系

列相互绑定的微观颗粒构成的集合体，其在外部加载作

用下的力学演化行为可通过计算微观颗粒之间的力学

作用而得到[7,8]。Jauffres 等[9,10]基于三维 DEM 模拟，考

察了部分烧结陶瓷材料微观结构对其宏观力学属性的

影响。Hedjazi 等[11]通过开展离散单元法数值模拟考察

了脆性材料内孔洞对裂纹扩展特性的影响规律。Huang
等[12]在 DEM 中引入热传导模型，研究了温度场如何导

致核燃料陶瓷颗粒内部裂纹形成与扩展。Tan 等[13,14]基

于离散单元法商业软件PFC2D考察了切削过程中Al2O3

和 SiC 材料表面微观裂纹的形成及扩展。Yu 等[1517]基

于二维离散单元法数值模拟，研究了冲击加载下陶瓷材

料内微观缺陷对冲击能量吸收的影响规律。在前期工作

中[3,4,18,19]，本课题组研究了多孔陶瓷在拉伸和压缩作用

下的力学响应特性，通过在经典的 Hertz 模型中引入反

映多体面接触下应力耦合效应的校正因子，准确定量地

预测了材料宏观力学属性随空隙率的变化以及材料内

部孔洞孔洞之间的力学耦合效应。 
采用 DEM 模拟研究陶瓷材料时，首先需要制备宏

观连续的数值“试样”。常见的方法是首先采用压缩策略

得到紧密堆积的离散颗粒物料，随后基于颗粒半径和颗

粒间相对位置，在颗粒之间设置虚拟的固体键，从而将
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所有颗粒绑定在一起[7]。这一策略实现起来简单，但带

来的最大问题是固含率的物理意义不明确(固体键的尺

寸)。为了实现模拟结果和实验数据的定量吻合，通常需

要对固体键属性进行试差校正，从而限制了数值模拟的

定量预测性。另一种策略是基于离散单元法，直接模拟

颗粒烧结过程[2,20]。在采用准确的烧结动力学模型的前

提下，该策略能得到材料微观结构和固含率之间的定量

对应关系，而其缺点是极其耗时。在前期工作[19]中，本

课题组将这两种策略的优点结合起来，首先采用应力伺

服机制将“粒子气”压缩至不同的空隙率，随后基于烧

结动力学计算颗粒间固体键的半径。基于应力伺服机制

压缩颗粒物料仍然极其耗时，这主要是因为颗粒物料的

离散性使外荷载在其内部的分布极其不均匀，系统内部

易形成架拱结构[21]。为最小化架拱结构所带来的空隙率

空间非均匀性，模拟必须采用很小的应力增量，从而增

加了计算量。为加速颗粒压缩过程的模拟，Kumar 等[22]

提出了一种 Affine 场密化策略。该策略将模拟试样假设

为弹性体，进而基于均匀弹性应变压缩颗粒物料。在大

应变条件下，离散的颗粒物料显然不是弹性体。Kumar
等认为当颗粒物料已经处于紧密堆积状态时，进一步压

缩颗粒物料，在不形成局部剪切带的前提下，颗粒之间

的相对排列应该不会发生大的改变，而 DEM 模拟中所

需要的仅是颗粒之间的相对排列构型。本工作采用

Kumar 等提出的 Affine 场策略制备数值试样。 
类似于有限元(Finite Element Method, FEM)模拟，

在开展陶瓷材料力学损伤的 DEM 模拟之前，需要给出

合适的准则来判断晶粒间固体键是否发生断裂[7]。晶粒

间的固体键即可在法向方向发生拉伸断裂，也可在切向

方向形成剪切断裂。因此 DEM 模拟中必须设定固体键

的临界拉伸强度c,t 和临界剪切强度c,s。而c,t 和c,s 之

间的内在联系，譬如两者之间是否存在确定的比例关系

(=c,t/c,s)，目前还没有定论。在文献报道的 FEM 和

DEM 相关工作中，研究人员一般基于试差的方法，通

过比较模拟结果和实验数据来校正c,t 和c,s 的数     
值[13,14,23,24]。值得注意的是，已有的文献报道中，即使是

对于相同的材料，不同学者采用的数值能够达到近两

个量级的差别。以 Al2O3 陶瓷材料为例，Tan 等[13,14]认

为c,t远小于c,s，但他们未给出具体的值。基于他们后

期的 SiC 陶瓷材料 DEM 模拟工作[23]，可推测≈0.1。他

们模拟了单轴压缩、三点压缩等不同力学加载方式下材

料的力学响应行为，发现模拟结果能够与实验数据定量

吻合。在 Martin 等[25]及本课题组前期工作中[3,4,18,19]，

=1，模拟结果表明，DEM 预测得到的材料杨氏模量、

断裂强度、泊松比等都能与实验结果定量吻合。Eckhard

等[26]通过开展三维 DEM 模拟研究了压缩加载下 Al2O3

颗粒的破碎行为。在他们的模拟中，=18，模拟结果也

能与实验结果定量吻合。 
理论上，宏观陶瓷材料的断裂行为应与其微观晶粒

间固体键(即晶界)的拉伸和剪切断裂属性有关。为何对

于相同的陶瓷材料，采用完全不同的值，DEM 模拟都

能得出与实验数据相吻合的结果？本工作将通过分析

拉伸和压缩加载下部分烧结 Al2O3 陶瓷材料的破坏过程

和破坏模式，对这一问题进行探索。研究结果表明，对

于试样拉伸强度和压缩强度，如果仅考虑其中之一，不

同的值条件下，通过调整模型参数，DEM 模拟都能够

给出与实验数据定量吻合的结果。如果要保证试样拉伸

强度和压缩强度都与实验数据定量吻合，只存在唯一的

。的具体数值与模拟系统的维度有关，出现这种现象

的根本原因在于：二维模拟下，无论是压缩加载还是拉

伸加载，晶粒间固体键主要是发生拉伸破坏；三维模拟

时，拉伸加载下晶粒间固体键的断裂主要是源于拉伸作

用，而压缩加载下则主要是源于剪切作用。 

2  DEM 接触模型 
图 1 给出了本工作中所采用的 DEM 力学模型示意

图。模拟中颗粒之间可能存在三种不同的作用形式：初

始时刻两者之间无固体键，但随着加载的进行发生几何

接触的颗粒作用对(No-bonded)；初始时刻通过固体键绑

定在一起、且当前时刻为固体键仍未断裂的颗粒作用对

(Bonded)；初始时刻两者之间存在固体键，加载过程中

固体键断裂，随后再次形成几何接触的颗粒作用对

(Bond-broken)。表 1 列出了三种状态下颗粒之间的接触

作用，详细的模型介绍可参考前期工作[4,19]。本研究仅

重点介绍相关的颗粒转动和固体键断裂模型。 
切向力会使颗粒形成旋转运动。将颗粒质心间的连

线定义为法向的话，颗粒旋转可以分解为法向旋转和切

向旋转，如图 1 所示，其中法向旋转指的是以质心连线

为轴、旋转方向平行于接触面的转动。需要指出的是，

只有在三维模拟中才能考虑法向旋转，二维情况下只有

切向旋转[7]。固体键显然会限制颗粒的旋转能力，因此

有必要引入转动阻力矩以反映颗粒的有限旋转，如图 1
所示。 

与前期工作[4,19]一致，本研究中法向和切向方向的

转动阻力矩计算公式如下： 

  
*3

*3 N
N T

8 ƒ
2 1
ERM a
v v

 
 

         (1) 

 
*3

*3 T
T N2

2 ƒ
2
ERM a
v

 


           (2) 
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其中，N和T分别表示法向方向和切向方向的颗粒相对 转动角度。 

=a*R*

1 2 bR R h 
1 2 b NR R h u  

 
(a) Bonded status                     (b) Bond-broken status                   (c) Re-contact after fracture 

图 1  固体键作用示意图 

Fig.1  Schematic of bond contact 
 

表 1  DEM 作用模型 
Table 1  DEM contact models 

Type Equation 

No-bonded  Normal force 3
*

e 2 *
4 2π
3 1 2

E aN wR
R

 


 

Tangential force e t e
2min ,

(2 )(1 )
EaT u N

 
 

    
 

Bonded Normal force 
b N b N2 ƒ

1
EN a u
v




 

Tangential force 

   b T b T
2 ƒ

2 1
ET a u
v v


 

 

   

   

* 2 * *

N
*2 * *2 2 * *

π1 1 1 2
6ƒ

π1 1 1 2
6

a v a a

a a a v a a

      
           

 

   * 2 * *

T *2

π1 1 1 2
6ƒ

1

a v a a

a

 
  

   



 

Bond-broken Normal force *
bb b 2πN N wR   

Tangential force bb b bbmin( , )T T N  

 
当达到某个临界应力状态时，固体键会因拉伸、剪

切和/或扭转作用而发生断裂，模拟中所采用的固体键断

裂准则如下[19]： 

T
bb

tension c,t*2 2 *3 34
π π

MN
a R a R

               (3) 

N
bb

shear c,s*2 2 *3 32
π π

MT
a R a R

               (4) 

在本工作中，为了研究固体键临界拉伸断裂强度 σc,t

和临界剪切断裂强度 σc,s 间比例关系对材料宏观断裂强

度的影响，考察了 α=0.1, 1, 10 三种情况，σc,s由以下公

式计算[3,27,28]。 

c,s 2
b1 π

E
v a

 


              (5) 

其中，当 α=1 时 β=1；其他情况下 β的数值通过与实验

结果拟合得到。如无特别声明，所有数据都是指 α=1 和

β=1 下得到的模拟结果。式 5 中为固体键的断裂韧度，

其值近似为两倍的表面自由能 2γs
[27]。 
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3  数值试样制备 
图 2 为数值试样的制备过程示意图。模拟中，首先

在计算域中随机生成给定数目的颗粒，并保证颗粒之间

不会形成几何重叠。颗粒的尺寸均匀分布于 (0.95,1.05)d

以避免规则晶格结构的形成[图 2(a)]。在 z 方向，即拉

伸和压缩测试中的力学加载方向，上下边界设置为固体

壁面，而在 x和 y方向则采用周期性边界。模拟中，交

替基于 Affine 场和牛顿定律更新颗粒位置：在第一个时

间步采用 Affine 场策略，基于应变率1移动颗粒和缩小

模拟区域，在第二个时间步中计算颗粒之间的作用力、

颗粒加速度和速度，进而更新颗粒位置[图 2(a)图

2(b)]；当试样的空隙率达到 0.40 时[图 2(c)]，停止 Affine
场压缩，并每隔 1000 个时间步随机更新一次颗粒速度

(速度方向和速度大小)。模拟结果表明，当颗粒速度经

过 10 次左右的随机更新，即可完全消除图 2(a)到图 2(b)
过程中因 Affine 场策略所导致的结构各向异性[22]；随后

以应变率2为准，再次执行 Affine 场策略，并结合牛顿

定律，压缩系统至不同的固含率[图 2(c)图 2(d)]。辅

助的模拟结果表明，当2≤107 时，所得试样的颗粒接

触数 Z 和颗粒接触尺寸 ab 与基于应力伺服机制得到的

模拟结果无明显差别。 
 

 
图 2  数值试样制备过程(颜色代表颗粒接触数 Z) 

Fig.2  Procedure of sample generation (color represents the 
coordination number of particle) 

对于所制备的数值试样，将其在 x和 y方向的边界

设置为自由表面；随后以颗粒间的质心距离 hb为标准，

当 hb(R1+R2)时，将这两个颗粒通过固体键绑定在一起

[图 2(c)图 2(d)]。图 2(a)图 2(b)和图 2(c)图 2(d)所
示的 DEM 模拟过程中并未考虑颗粒变形，颗粒间接触

面半径 a由公式 2 2 2 2
1 2 b( ) ( )R a R a h    计算得到。如

果将a直接设置为固体键的半径，将会导致体积不守恒。

实际烧结过程中，晶粒间的晶界是通过烧结颗粒间的质

量扩散而形成[29]。因此，参考 Martin 等的 DEM 模拟结

果[30]，本研究中颗粒间固体键的半径 ab 由 Coble 模    
型[31]计算： 

2 *
b b4a R h                  (6) 

图 3 给出了图 2(c)图 2(d)过程中颗粒接触数 Z和
固体键半径 ab 随固含率的变化，插图给出了=0.74 下

ab的概率分布。图 3 表明，Z和 ab都随固含率的增大而

非线性增大。定性上，该结果与前期烧结过程 DEM 模

拟的结果相吻合[4]。但相比于直接模拟烧结过程，基于

应力伺服机制[19]及本研究中基于 Affine 场压缩模拟得

到的 Z和 ab数值要稍大。 
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图 3  颗粒接触数 Z和固体键尺寸 ab随固含率的变化      

Fig.3  Variations of particle coordination number Z and bond 
radius ab with relative density 

 
在单轴拉伸和压缩模拟中，保持试样底部边壁静止

不动，上边壁以恒定速度 H ( 为应变率，H为试样在

加载方向的高度)向上/下移动直至试样断裂。模拟中保

证 的数值足够小以确保 3/ 10ZZI d 


   ，即系统始

终处于拟静态[32]。为加快数值模拟的进度，模拟中在确

保 I103的前提下，依据zz数值逐步放大颗粒密度以

增大时间步长[4,33,34]： 

*
N b20.02 /

1
Et m f a


     
, * 1 2

1 2

m mm
m m




    (7) 

本工作中，试样尺寸统一取为 30 30 60d d d  。由于

几何效应，边壁附近的固含率一般要低于试样中心处的

固含率[35]。这使得在拉伸作用下，裂纹更容易在边壁处

形成。由于本研究工作的主要目的是考察试样本身的力

学特性，因此在所有拉伸模拟算例中，将位于壁面附近

(≤ 5d )的固体键的断裂强度设置为无穷大，以避免在壁

面附近形成裂纹。材料属性采用 Al2O3 材料的物性，颗

粒平均直径为 1 m，如表 2 所示，以便与文献[36,37]的
实验结果进行定量对比。 
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表 2  模拟参数设置 
Table 2  Simulation parameter setting 

Young's modulus, E/GPa Poisson ratio,  Surface energy, s/(J/m2) Frictional coefficient Particle size, d /μm 
400 0.25 1 0.5 1 

 

4  结果与讨论 

4.1 试样破坏过程 
图 4 为拉伸和压缩加载下典型的应力应变曲线。可

以看到，在加载的初期阶段，应力随着应变的增大而线

性增大，且拉伸曲线和压缩曲线完全重叠。这是因为应

力应变曲线线性段的斜率即为试样的杨氏模量。对于给

定的试样，拉伸测试和压缩测试得到的杨氏模量应该完

全相等。拉伸作用下，模拟试样呈现出典型的脆性破坏

特征：一旦试样的应力超过某个临界值，进一步增大应

变会使得试样迅速断裂，应力急剧减小至 0。压缩加载

条件下，在应力达到峰值之前(图中的 bc 段)，应力应变

曲线逐渐偏离线性变化，即模拟试样呈现出一定的塑性

特征；当应力达到峰值后，进一步增大应变会使应力急

剧降低。与拉伸加载不同，压缩加载下即使固体键断裂，

颗粒间的相互挤压使得模拟试样仍可承受一定的压缩

作用，因此应力不会急剧降至 0。 
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图 4  拉伸和压缩加载下应力随应变的变化(ρ=0.82) 

Fig.4  Variations of stress with strain for tensile and compressive 
loadings (ρ=0.82) 

 
图 5 给出了拉伸加载下试样的破坏过程，图中颗粒

的颜色表示与该颗粒相连的固体键的断键数目。图 5 表

明，在应力达到峰值之前[图 5(a)]，试样内部已有少数

固体键发生破坏。在临界应变附近，试样表面首先形成

明显的微裂纹[图 5(b)]，该裂纹随后在垂直于加载方向

迅速扩展[图 5(c)~5(d)]，直至贯穿整个试样[图 5(e)]。与

此对应，应力在此过程中急剧减小至 0，见图 4。图 5 表

明，拉伸加载下，试样的破坏呈现一种“成核”效应，

即一旦某个关键破坏区[图 5(b)中的白色圆圈区域]形
成，试样立即断裂。 

 

图 5  典型的拉伸破坏过程(ρ=0.82) 
Fig.5  Typical failure process for tensile loading (ρ=0.82) 

 
图 6 给出了压缩加载下试样的典型破坏过程。类似

于拉伸加载，在加载初期、应力远未达到峰值之前，试

样内部已有少数固体键断裂[图 6(a)]；在进入塑性变形

阶段后[图 6(b)~6(c)]，断裂固体键的数目逐渐增多，且

在试样表面附近形成了明显的应力损伤区[图 6(c)]；随

着应变进一步增大，在试样内部也逐渐形成局部应力损

伤区[图 6(d)]，这些损伤区域逐渐相连，最终形成贯穿

整个水平截面的损伤带[图 6(e)]。图 6 表明，不同于拉

伸加载下的成核破坏模式，压缩加载下试样的破坏呈现

为一种“聚并”效应，力学损伤在试样内不同区域逐步

形成，试样的完全破坏是这些局部损伤聚并和贯通的结

果。 

 

图 6  典型的压缩破坏过程(=0.82) 
Fig.6  Typical failure process for compressive loading (=0.82) 

 
离散单元法数值模拟中，固体键的断裂有拉伸破坏

和剪切破坏两种模式。模拟中固体键的主导破坏模式与

固体键拉伸强度和剪切强度的比值有关[7]。此处仅给

出=1 下模拟得到的固体键破坏模式，这主要是因为在

本研究考察的三种情况下(=0.1, 1, 10)，仅=1 能得到

合理的模拟结果。 
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图 7  断键数目随应变的变化(=0.82) 

Fig.7  Variations of number of broken bond with strain (=0.82) 
 

图 7 给出了图 5 和 6 所示的拉伸和压缩加载模拟中

固体键的断裂数目随应变的变化。图 7 表明，拉伸加载

下试样内固体键的断裂主要源于拉伸作用，而压缩加载

下则主要源于剪切作用；压缩加载下，在试样完全破坏

之前，拉伸所导致的固体键断裂几乎可忽略。这一结果

似乎与已有的文献报道相矛盾。Potyondy 等[7]基于二维

DEM 商业软件 PFC2D 考察了压缩作用下试样的破坏过

程，模拟中固体键的临界剪切强度等于临界拉伸强度。

他们的模拟结果显示拉伸作用是固体键断裂的主要原

因。Warner 等[24]的二维 FEM 模拟结果也显示压缩加载

下模拟试样的破坏主要源于晶粒间的拉伸作用。辅助的

二维模拟结果表明，这两种完全相反的模拟结果源自数

值模拟中所考虑的维度(二维模拟 vs.三维模拟)。二维模

拟结果与文献[7,24]模拟结果一致，即压缩加载下固体

键的主要断裂模式为拉伸断裂。为进一步检验本研究工

作相关模拟结果的合理性，采用法国格勒诺布尔大学开

发的离散单元法软件 dp3D 进行了三维压缩加载模拟，

模拟结果同样表明试样破坏过程中固体键的主导破坏

模式为剪切破坏。为探究二维模拟和三维模拟为何会得

到定性上完全相反的结果，针对压缩加载下发生断裂的

固体键，分析了式(3)和(4)中平动项( b
*2 2π
N
a R

 ， b
*2 2π
T
a R

)

对固体键应力的贡献，结果如图 8 所示。 
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图 8  压缩加载下平动项对固体键拉伸应力(a)和剪切应力(b)的贡献(=0.82) 

Fig.8  Contributions of translation term to tensile fracture stress (a) and shear fracture stress (b) of broken bond 
under compressive loading (=0.82) 

 
图 8 表明，在压缩加载的初期阶段，颗粒间的相对

平动运动是导致固体键断裂的主要原因；随着应变增

大，无论是拉伸应力还是剪切应力，颗粒间相对转动的

贡献都不可忽略；对于剪切应力，转动的贡献甚至超过

了平动的贡献。这解释了为何二维压缩模拟中固体键主

要发生拉伸破坏：二维条件下，颗粒只能沿切向转动，

颗粒转动对剪切应力没有贡献[式(4)中等号右侧第二项

N
b

*3 32
π
M
a R

等于 0]，即剪切应力完全源自切向力[7]；而三维

条件下，如图 1(a)所示，颗粒在法向和切向都可转动。
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图 8 表明，二维模拟中固体键主要发生拉伸断裂是因为

无法考虑颗粒在法向的转动，即忽略了颗粒转动对剪切

应力的贡献。由图 7 和 8 可知，如果离散单元法模拟中

所关注的问题与固体键的断裂模式密切相关，则有必要

进行三维模拟。图 8 也说明在 DEM 模拟中考虑颗粒转

动的必要性。Wang 等[38]对此问题进行了详细的讨论。

他们的研究结果表明，在采用 DEM 模拟含预制斜裂纹

试样的压缩破坏时，只有考虑颗粒旋转自由度才能得到

与实验结果一致的翅型裂纹型式。 

4.2 固体键属性对材料力学特性的影响 
由应力应变曲线可得到试样的杨氏模量和拉伸/压

缩断裂强度。针对相同的数值试样，考察了固体键临界

拉伸强度与临界剪切强度的比值=0.1, 1 和 10 对模拟

结果的影响。反映固体键的断裂属性，其数值仅影响

试样的断裂强度。 
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图 9  杨氏模量随试样相对密度的变化 

Fig.9  Variations of Young's modulus with the relative 
density of sample 

 
图 9 给出了模拟预测的杨氏模量 E 随试样相对密

度(Vp/V，Vp 为颗粒体积)的变化规律。作为对比，图

中也给出了 Ostrowski 等[36,37]的实验结果。Ostrowski 等
的实验试样是由平均粒径为 1 μm 的 Al2O3 粉末经高温

烧结得到，他们考察了 Al2O3 粉末堆积密度(0)对所制

Al2O3陶瓷材料杨氏模量的影响。他们的研究结果表明，

对于相同密度的 Al2O3陶瓷试样，较小的0会使得 E较

大。前期研究[4]表明，这主要是因为初始粉末堆积密度

会显著影响所制备得到的陶瓷试样的微结构：降低0会

减小晶粒接触数 Z，但会增大晶粒间接触尺寸 ab。本研

究工作的数值试样制备过程中，在=0.6 条件下对颗粒

进行了多次随机扰动，随后再进行Affine场压缩加载[图
2(c)图 2(d)]，从试样制备角度更接近 Ostrowski 等[36]

的试样制备过程(0=0.6)。由图 9 可看出，模拟得到的试

样杨氏模量随相对密度的变化与实验结果能很好地定

量吻合。需要指出的是，本研究工作的模拟结果与前期

模拟结果[19]略有区别。这主要是因为本研究工作采用了

不同的数值试样制备方法，所得到的数值试样微结构(Z, 
ab)与前期模拟试样略有区别。 

固体键拉伸强度与剪切强度的比值()会影响材料

的断裂强度。本研究的目的是通过调整及剪切强度()
实现拉伸断裂强度和压缩断裂强度均能与实验值定量

吻合，即对于给定的试样，考察是否存在不同的和 β组
合，使拉伸结果和压缩结果均能与实验数据吻合。首先

基于 ρ=0.74 数值试样，以拉伸加载结果为准，对和
的数值进行了拟合，结果表明，对于=0.1, 1, 10，=10, 
1, 0.38，模拟得到的拉伸断裂强度基本相同，如图 10 中

的插图所示。在此基础上，采用相同的和值，模拟预

测了不同相对密度试样的拉伸断裂强度，结果如图10所
示。可以看到，三种参数设置条件下模拟得到的拉伸断

裂强度非常接近，均与实验结果吻合良好。这说明对于

拉伸加载，存在不同的(, )组合，使得模拟得到的试样

拉伸断裂强度近似相同。需要指出的是，三种参数设置

下，固体键的主导断键模式存在差别，=0.1, =10 和

=1, =1 下固体键主要发生拉伸断裂；=10, =0.38 时

固体键主要发生剪切断裂。 
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图 10  拉伸断裂强度随试样相对密度的变化 

Fig.10  Variations of tensile fracture strength with the relative 
density of sample 

 
图 11 给出了对应的压缩模拟结果。对比图 10 可以

看到，三种参数设置下模拟得到的压缩断裂强度都高于

拉伸断裂强度，这符合典型陶瓷材料的力学特性。然而，

与拉伸加载不同，这三种参数设置所预测的试样压缩断

裂强度f,c存在明显差别：相同相对密度下，=0.1, β=10
时f,c 最大，=10, =0.38 时f,c 最小。由于 Ostrowski  
等[36]并未测试材料的压缩强度，因此无法直接判断所考

察的三种参数设置哪种更合理。Miyake 等[39]研究了
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Al2O3 粉末颗粒的形状对烧结特性及烧结所得陶瓷材料

压缩强度的影响。在他们的实验中，球形 Al2O3 粉末颗

粒的粒径约 0.6 μm。为与 Miyake 等[39]的实验结果进行

直接对比，本研究模拟了颗粒粒径 0.6 μm 下数值试样

的断裂强度。由图 11 可看出，考虑到实验误差，三种参

数设置中，==1 的模拟结果能与 Miyaka 等的实验结

果定量吻合。综合图 10 和 11 可知，对于给定的试样，

DEM 模拟中只可能存在一种(, )组合，使得模拟预测

的拉伸和压缩断裂强度都能与实验值定量吻合；对于本

研究工作所考察的部分烧结 Al2O3陶瓷材料，==1 时

模拟预测的杨氏模量、拉伸断裂强度和压缩断裂强度均

能与文献报道的实验结果定量吻合。 
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图 11  压缩断裂强度随试样相对密度的变化 

Fig.11  Variations of compressive fracture strength with the 
relative density of sample 

 

Tan 等 [13]和 Jiang 等 [23](=0.1)及 Eckhard 等 [26] 

(=10)的工作中，DEM 模拟结果也都能与实验数据定量

吻合。<1 时，Tan 等和 Jiang 等模拟得到的拉伸和压缩

断裂强度均能与实验结果定量吻合。这可能与他们的研

究工作基于二维 DEM 模拟有关。Warner 等[24]的二维

FEM 压缩模拟中，晶界的剪切强度为拉伸强度的 15%，

但晶界的主导破坏模式仍为拉伸破坏。这说明与三维体

系不同，二维情况下无论拉伸加载还是压缩加载，固体

键的主导破坏模式均为拉伸破坏，因此固体键的临界拉

伸强度决定了试样的宏观拉伸/压缩断裂强度。由图 10
可看到，对于=0.1 和 1 两种参数设置，为得到相同的

拉伸断裂强度，的设置需保证固体键拉伸强度恰好相

同( c,t c,s 2 21 π 1 πb b

E E
v a v a

     
 

 )。Eckhard 等[26]

仅对比了压缩加载下的模拟与实验结果。由图 10 和 11
可看出，对于拉伸和压缩断裂强度，如果仅需保证其中

之一与实验结果相吻合，会存在多种不同的(, )组合。 
尽管图 10 和 11 未给出模拟数据的方差，但辅助模

拟结果与前期模拟结果一致[4,19]，对于所有的数据点，

其方差小于 1%，几乎可忽略。由图 3 中的插图可看出，

对于所制备的数值试样，固体键半径 ab 存在一定的分

布，而固体键的断裂难易程度与 ab直接相关[式(3)~(5)]。
这说明陶瓷材料的宏观断裂强度对微观晶界尺寸的具

体分布不敏感。为进一步证实此结论，模拟研究了固体

键强度分布对试样拉伸和压缩断裂强度的影响。考察固

体键强度而非固体键半径，是因为后者的变化同时影响

前者，不利于开展参数敏感性分析。模拟中将所有固体

键半径固定为 ab/R=0.4，固体键临界断裂强度c,t=c,s 
=1.2 GPa±bond。考察了三种情况：bond=0、高斯分布、

均匀分布，后两者情况下bond=0.2, 0.4, 0.6, 0.8, 1.0 
GPa。 
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图 12  固体键强度分布对拉伸和压缩断裂强度的影响 

Fig.12  Influences of bond strength distribution on the tensile and compressive fracture strengths 
 

图 12 给出了固体键强度分布形式及分布宽度对试

样拉伸和压缩断裂强度的影响，图中每一数据点都为五

组重复性算例结果的平均值。图 12(a)表明，固体键强度

的分布宽度对试样拉伸断裂强度的影响与其具体分布
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形式有关。在所考察的分布宽度范围内，均匀分布下随

bond增大试样拉伸强度明显降低，而高斯分布下bond

对实验拉伸强度的影响很小。图 13 给出了bond=0.6 
GPa 下断裂固体键数目和试样宏观应力随应变的变化。

图 13(a)表明，在均匀分布条件下，试样完全破坏之前，

其内部已经有大量的固体键发生断裂，使得应力应变曲

线在加载后期明显偏离了线性；而高斯分布条件下，试

样完全破坏之前，其内部仅有少数固体键断裂，应力应

变曲线始终保持线性特征。这主要是因为高斯分布条件

下，绝大多数固体键的断裂强度都在平均强度(1.2 GPa)
附近；而均匀分布条件下，50%固体键的断裂强度低于

平均强度，这些固体键的断裂会显著改变试样内部的应

力分布，促进了应力集中，进而使得试样在较小的宏观

应力状态下即发生破坏。 
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图 13  拉伸(a)和压缩(b)加载下应力和固体键断裂数目随应变的变化(bond=0.6 GPa) 

Fig.13  Variations of stress and number of broken bond with strain during the tensile (a) and compressive loading (b) (bond=0.6 GPa) 
 

图 12(b)表明，压缩加载下，在所考察的分布宽度

范围内，无论均匀分布还是高斯分布，其分布宽度对材

料压缩断裂强度的影响都不大。类似于拉伸加载，均匀

分布条件下，在应力达到峰值之前，试样内部已有大量

固体键发生断裂[图 13(b)]，但这些断裂固体键对试样压

缩断裂强度的影响较弱。由图 7 可看出，在拉伸加载下，

在应力达到峰值之前，固体键主要因拉伸作用而断裂。

因此固体键断裂之后，颗粒之间的距离大于它们之间的

初始绑定距离，两者之间不再有力学作用；而压缩加载

下，在应力达到峰值之前，固体键断裂主要是剪切作用

所导致，这使得颗粒之间的距离仍可能小于初始绑定距

离，在剪切和压缩方向颗粒之间仍可保持力学作用。这

可能是压缩加载下试样断裂强度对固体键强度分布宽

度不敏感的原因。 
定性上，图 12 所示结果与 Kraft 等[40]的二维有限

元模拟结果完全吻合。Kraft 等考察了恒定、均匀和高斯

三种固体键强度分布形式对试样拉伸断裂强度的影响。

他们的模拟结果表明，恒定固体键强度和固体键强度呈

高斯分布下，模拟预测的试样拉伸断裂强度非常接近，

而均匀分布下拉伸断裂强度最低。高斯分布下材料拉伸

强度比恒定固体键条件下的材料拉伸强度略高，尽管两

者之间差别很小。他们推测这可能是因计算能力所限，

模拟试样的尺寸太小所导致(模拟试样由 30 个晶粒组

成)。本工作中也观察到类似现象，如图 12(a)所示。本

工作所模拟的试样由约 54000 个颗粒构成，并进行了 5
组重复性验证，因此可认为图 12(a)所示的高斯分布下

(bond=0.2, 0.4 GPa)的拉伸强度略高应该不是模拟误

差。由于高斯分布和恒定固体键强度下模拟得到的拉伸

断裂强度差别非常小，目前还未能分析出造成这种现象

的原因。 
图 12 考察了固体键强度而非固体键尺寸对试样断

裂强度的影响，可能对数值模拟尤其是有限元模拟有一

定借鉴意义。有限元模拟中，一些研究人员倾向于将晶

界的黏附能处理为在一定范围内分布而非恒定值[40]。理

论上，晶界的强度与材料本身的力学属性、晶界的几何

形状和尺寸、晶界附近的缺陷等很多因素有关[27,28]，而

这些因素同时也会影响材料本身的力学响应特性。以晶

界尺寸为例，它既会影响晶界的破坏强度[式(5)]，也会

影响晶粒间力学作用强度(见表 1)。因此，高斯分布下分

布宽度(bond)对试样断裂强度影响不大，并不表明试样

的微观结构对试样宏观断裂强度无明显影响。 

5  结 论 
本研究工作基于离散单元法数值模拟，从微观晶粒

尺度出发模拟研究了陶瓷材料的力学响应特性。首先基

于 Affine 场压缩策略，实现了数值试样的快速制备，随
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后通过开展拉伸加载和压缩加载数值模拟，考察分析了

试样的力学破坏过程。得到如下结论： 
(1) 拉伸加载下，试样的破坏过程呈现出“成核”

效应，裂纹一旦在局部形成，即会沿加载截面迅速扩展，

导致试样破坏；压缩加载下，则呈现“聚并”效应，应

力损伤在试样内不同区域逐步形成，这些损伤逐渐连接

贯通，最终导致试样的破坏。破坏模式上，拉伸加载下

固体键的断裂主要源于拉伸作用，而压缩加载下则主要

源于剪切作用。 
(2) 对于给定的试样，只存在一种拉伸/剪切固体键

临界强度组合，使得模拟预测的试样拉伸断裂强度和压

缩断裂强度都能与实验结果吻合。对于所考察的部分烧

结 Al2O3 陶瓷材料，保持固体键的拉伸和剪切断裂强度

相等时，DEM 模拟预测的试样拉伸和压缩断裂强度都

能与实验结果定量吻合。 
(3) 压缩加载下，固体键强度的分布形式和分布宽

度对模拟试样的断裂强度影响不大；拉伸加载下，固体

键强度的分布宽度对模拟试样断裂强度的影响取决于

其具体分布形式：均匀分布下，增大分布宽度会导致试

样的断裂强度显著减小；而高斯分布下，试样的断裂强

度基本不受分布宽度影响。  
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