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摘　 要: 高熵合金是由多种元素以等原子比或近等原子比合金化所形成的一类新型金属材料ꎮ 不同于传统的以一元或二元为

主的合金设计思想ꎬ 高熵合金颠覆性的合金设计理念使得其具有独特的原子结构特征ꎬ 因而呈现出许多优异的力学、 物理及

化学性能ꎮ 但其力学性能还有需继续提高之处ꎬ ＦＣＣ 结构的高熵合金通常塑性较好但强度偏低ꎬ 而 ＢＣＣ 结构的高熵合金强度

较高但塑性较小ꎮ 第二相强韧化已经被应用在高熵合金中以改善其强韧性ꎬ 目前已经开发了大量高性能第二相强韧化高熵合

金ꎮ 然而ꎬ 由于高熵合金独特的结构和性能特点ꎬ 其强韧化行为特点和机制与传统合金并不完全相同ꎮ 从高熵合金第二相强

韧化的研究现状出发ꎬ 简要介绍了高熵合金中的第二相种类及其强韧化机理ꎬ 并对高熵合金第二相强韧化的研究进行了简单

的展望ꎮ
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1　 前　 言

随着我国经济和社会的发展ꎬ 在节能减排和可持续

发展的国家战略下ꎬ 对满足更加苛刻服役环境的高强、
高韧的先进金属材料需求更加迫切ꎮ 传统的合金设计方

案往往是基于一种或两种主要元素ꎬ 形成长程有序的晶

格结构ꎬ 通过成分调控和结构修饰引入各种形式的“无
序”来调控性能ꎮ 传统的合金设计方案经过多年发展已趋

于成熟及饱和ꎬ 需要更大的创新空间ꎬ 在此条件下ꎬ 如

何突破传统的“有序”结构主控、 “无序”结构修饰的设计

理念ꎬ 对金属材料的发展提出了重大挑战ꎮ 高熵合

金[１－５]打破了传统合金中以一种或两种元素为主要元素

的设计理念ꎬ 采用多种元素以等原子比或近等原子比的

成分组成ꎬ 具有原子排列化学无序的结构特征ꎬ 为实现

以化学无序为主导ꎬ 调控金属材料性能提供了新的途径ꎮ
高熵合金也因其独特的结构而呈现出许多独特的性能ꎬ
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人们发现高熵合金具有高强度、 高硬度、 好的耐磨性、
耐腐蚀、 抗高温软化等优异性能ꎬ 这引起了人们广泛的

关注和研究ꎮ
根据 Ｙｅｈ 等[６]在 ２００４ 年初步的定义可知ꎬ 高熵合金

有 ３ 个基本经验设计准则: ① 组元数不少于 ５ꎻ ② 各组

元的原子百分比在 ５％~３５％之间ꎻ ③ 合金的混合熵不低

于 １２􀆰 ６４ Ｊ / (ｍｏｌ􀅰Ｋ)ꎮ 除此之外ꎬ 高熵合金还具有以下

几个特性: ① 晶格畸变大ꎬ 固溶强化效果显著[７] ꎻ ② 扩

散缓慢ꎬ 有利于获得良好的高温性能[８] ꎻ ③ 结构稳定性

优异ꎬ 这主要是由于较高的混合熵降低了自由能[９] ꎮ 高

熵合金的出现和发展进一步拓宽了高性能金属材料的领

域ꎬ 然而其综合力学性能还有待进一步提高ꎮ
为了使材料在应用过程中满足强度、 塑性、 韧性的

要求ꎮ 研究提高金属强度和韧度的方法具有重要意义ꎮ
韧化材料的方法通常有通过物理、 化学、 机械方法改变

材料的成分和组织结构等ꎮ 提高金属强度的方法通常有

合金化、 塑性变形和热处理等手段ꎮ 另外ꎬ 在金属合金

材料中ꎬ 通过弥散的第二相粒子阻碍位错移动来提高屈

服强度也是最常见的强化方法之一ꎬ 且这种强化不仅可

以用于常温强化ꎬ 还可用于高温强化ꎮ
引入第二相强化通常有两种方法: 内生和外加ꎮ “内

生”通常指通过合金化及工艺控制使得过饱和固溶体在一

定温度下通过时效析出硬脆化合物的方法ꎬ 如钢铁材料

中析出弥散、 细小金属间化合物及碳化物[１０ꎬ １１] 等ꎬ 但这

种粒子在高温下容易回溶ꎮ 而“外加”多指通过机械混入

的方式加入第二相来强化基体ꎬ 如在块体非晶材料中人

工加入韧性第二相[１２]等ꎮ 本文主要介绍了第二相强化在

高熵合金中的应用ꎬ 着重介绍高熵合金中第二相强化的

研究现状及其强化机制ꎮ

2　 高熵合金第二相强化研究现状

在铝合金、 镁合金以及钢铁等传统合金中ꎬ 第二相

强化已被证明是一种十分有效的强化机制ꎮ 而与传统合

金相比ꎬ 高熵合金多主元的本质使其在第二相的选择上

可以更加广泛ꎮ 近年来ꎬ 高熵合金第二相强化引起了国

内外学者的广泛关注ꎬ 已有多篇相关文章发表[１３－１６] ꎮ 依

据晶体结构进行分类ꎬ 当前研究的高熵合金主要可分为

ＦＣＣ 结构与 ＢＣＣ 结构ꎮ 通常来看ꎬ ＦＣＣ 高熵合金塑性

好ꎬ 强度偏低ꎻ ＢＣＣ 高熵合金强度较高ꎬ 但塑性不足ꎮ
第二相的引入往往会导致材料强度升高、 塑性降低ꎬ 因

此当前的研究以 ＦＣＣ 高熵合金基体为主ꎮ 而从第二相的

种类看ꎬ 通过基体元素调控以及适当的合金化元素添加ꎬ
多种不同结构的第二相(如: Ｌ１２、 Ｌ２１、 Ｂ２ 有序相以及 σ
相、 η 相等)皆可稳定存在于高熵合金基体中ꎮ

2􀆰 1　 共格第二相强化

过饱和固溶体通过时效过程析出与基体晶格相匹配

的第二相ꎬ 共格第二相与基体错配度小ꎬ 引起的局域弹

性应变低ꎬ 因而在提高材料强度的同时ꎬ 仍可保持较好

的塑性ꎮ 近期ꎬ 北京科技大学吕昭平课题组 Ｊｉａｎｇ 等[１７]

通过固溶加时效的方式在马氏体钢中成功析出了 Ｂ２ 有序

结构的 Ｎｉ(Ａｌꎬ Ｆｅ)第二相ꎬ 由于该析出相与基体高度共

格ꎬ 且在基体中高密度弥散分布ꎬ 因而使得该合金的强

度有了很大程度的提高ꎮ 与传统马氏体时效钢相比ꎬ 其

屈服强度提升约 １１００ ＭＰａꎬ 均匀延伸率提高接近 ２ 倍ꎬ
而塑性保持不变ꎮ 与钢铁等传统材料相比ꎬ 高熵合金基

体的韧塑性更为独特ꎬ 因此共格的第二相强化具有极大

的潜力ꎮ
Ｈｅ 等[１５]在 ＦｅＣｏＮｉＣｒ 高熵合金基体中同时添加了 ２％

Ｔｉ 和 ４％ Ａｌ(原子百分数ꎬ 下同)并对其析出行为和力学

性能进行了系统的研究ꎮ 该研究中合金的化学名义成分

为(ＦｅＣｏＮｉＣｒ) ９４Ｔｉ２Ａｌ４ꎬ 固溶处理后ꎬ 经过 ３０％的冷轧变

形、 再结晶ꎬ 以及 ８００ ℃ꎬ １８ ｈ 的时效工艺后ꎬ 成功诱

发了具有 Ｌ１２ 结构的 Ｎｉ３(Ａｌꎬ Ｔｉ)型共格析出相的形成

(图 １)ꎮ 该析出相尺寸在 １５~３０ ｎｍ 之间ꎬ 体积分数约为

２１％ꎮ 计算表明ꎬ 析出强化对屈服强度的贡献超过

３００ ＭＰａꎮ 与 ＦｅＣｏＮｉＣｒ 基体合金相比ꎬ 时效后样品的屈

服强度提高了 １ 倍多ꎬ 达到约 ６５０ ＭＰａꎬ 抗拉强度超过

１０００ ＭＰａꎬ 且断裂延伸率仍可保持接近 ４０％ꎬ 表明共格

第二相强化的高熵合金可以同时兼顾高强度与良好的韧

塑性ꎮ 类似地ꎬ Ｌｉｕ 等[１６] 在 ＣｏＮｉＣｒ 合金中分别添加了

３％ Ａｌ 和 Ｔｉ 元素ꎬ 通过时效工艺得到具有 Ｌ１２ 结构的

(Ｎｉꎬ Ｃｏꎬ Ｃｒ) ３(Ｔｉꎬ Ａｌ)型纳米析出相ꎮ 与单相 ＣｏＮｉＣｒ 基
体相比ꎬ 含有析出强化相的(ＣｏＮｉＣｒ) ９４Ｔｉ３Ａｌ３合金屈服强

度和拉伸强度分别增加了 ７０％ 和 ４４％ꎬ 达到 ７５０ 和

１３００ ＭＰａꎬ 并同时获得了 ４５％的延展率ꎮ 值得注意的是ꎬ
单相 ＣｏＮｉＣｒ 合金变形机制以机械孪晶为主ꎬ 在其塑形变

形过程中ꎬ 孪晶的产生释放了加工硬化带来的应力集中ꎬ
延缓了裂纹的产生ꎬ 从而使得 ＣｏＮｉＣｒ 合金具有极其优异

的塑性ꎮ 而在具有弥散纳米析出相的(ＣｏＮｉＣｒ) ９４Ｔｉ３Ａｌ３合
金变形样品中ꎬ 观察到高密度层错出现ꎬ 却没有孪晶的

产生ꎬ 表明高密度析出相的存在可能增加了合金的临界

孪晶应力ꎬ 从而导致机械孪晶的消失ꎮ 近期ꎬ Ｙａｎｇ 等[１３]

通过调整合金化元素的比例ꎬ 在 ＦｅＣｏＮｉ 基体中分别添加

了 ７％的 Ｔｉ 和 Ａｌ 元素ꎬ 通过时效处理成功得到具有良好

韧性的 Ｌ１２结构的有序析出相ꎮ 析出相尺寸在 ３０ ~ ５０ ｎｍ
之间ꎬ 体积分数约为 ５０％ ~ ５５％ꎬ 与基体共格ꎮ 由于该

析出相的存在ꎬ (ＦｅＣｏＮｉ) ８６ Ｔｉ７ Ａｌ７ 的室温屈服强度超过

１０００ ＭＰａꎬ 抗拉强度接近 １５００ ＭＰａꎬ 且断裂延伸率保持

３４２
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５０％左右ꎬ 表现出极其优越的室温力学性能ꎮ 通过 ＴＥＭ、
三维原子探针(ａｔｏｍ ｐｒｏｂｅ ｔｏｍｏｇｒａｐｈｙꎬ ＡＰＴ)等细致表征ꎬ
辅以一定的模型计算发现ꎬ 与传统 Ｌ１２结构的脆性金属间

化合物 Ｎｉ３Ａｌ 相比ꎬ Ｆｅꎬ Ｃｏꎬ Ｔｉ 原子占据了部分 Ｎｉꎬ Ａｌ 原
子的位置ꎬ 使得有序析出相由脆变韧ꎬ 在提高材料强度

的同时亦提升了材料的塑性ꎮ

图 １　 (ＦｅＣｏＮｉＣｒ) ９４Ｔｉ２Ａｌ４ 高熵合金拉伸性能(ａ)ꎬ 各种先进钢铁与(ＦｅＣｏＮｉＣｒ) ９４Ｔｉ２Ａｌ４ 高熵合金最终拉伸强度￣延展性对比图(ｂ)ꎬ 可以发

现高熵合金的析出强化同时实现了金属材料高的强度和延展性[１５]

Ｆｉｇ􀆰 １　 Ｔｅｎｓｉｌｅ ｐｒｏｐｅｒｔｉｅｓ ｏｆ (ＦｅＣｏＮｉＣｒ) ９４Ｔｉ２Ａｌ４ ｈｉｇｈ￣ｅｎｔｒｏｐｙ ａｌｌｏｙｓ (ＨＥＡｓ) (ａ) ｔｈｅ ｃｏｍｐａｒｉｓｏｎ ｏｆ ｓｔｒｅｎｇｔｈ￣ｄｕｃｔｉｌｉｔｙ ｂｅｔｗｅｅｎ ｖａｒｉｏｕｓ ｍｅｔａｌｌｉｃ ｍａｔｅｒｉａｌｓ

ａｎｄ (ＦｅＣｏＮｉＣｒ) ９４Ｔｉ２Ａｌ４ ＨＥＡｓ ｓｈｏｗｉｎｇ ｇｒｅａｔ ａｄｖａｎｔａｇｅ ｏｆ ｔｈｅ ｃｕｒｒｅｎｔ ＨＥＡｓ(ｂ) [１５]

　 　 单独加入 Ｔｉ 元素或 Ａｌ 元素亦可促使共格第二相

的出现ꎮ Ｈｅ 等 [１８] 在 ＦｅＣｏＮｉＣｒＭｎ 高熵合金基体中添加

了不同原子比的 Ａｌ 元素(０ ~ ２０％)ꎬ 系统研究了 Ａｌ 元
素的添加对 ＦｅＣｏＮｉＣｒＭｎ 结构、 组织以及力学性能的

影响ꎮ 研究发现ꎬ 当 Ａｌ 含量>１１％时ꎬ 会在 ＢＣＣ 相内

部析出纳米尺度的 Ｂ２ 相ꎬ 如图 ２ꎮ Ｂ２ 相的出现使得

材料的强度进一步上升ꎬ 但塑性降低ꎮ Ｙｅｈ 等[１９] 设计了

　 　

图 ２　 (ＦｅＣｏＮｉＣｒＭｎ)８９Ａｌ１１的明场(ａ)、 暗场(ｂ)和 (ＦｅＣｏＮｉＣｒＭｎ)８７Ａｌ１３

的明场(ｃ)、 暗场(ｄ)中 Ｂ２粒子的 ＴＥＭ 照片[１８]

Ｆｉｇ􀆰 ２　 ＴＥＭ ｉｍａｇｅ ｏｆ Ｂ２ ｐａｒｔｉｃｌｅｓ ｏｆ (ＦｅＣｏＮｉＣｒＭｎ)８９ Ａｌ１１: (ａ) ｂｒｉｇｈｔ

ｆｉｅｌｄ ｉｍａｇｅꎬ (ｂ) ｄａｒｋ ｆｉｅｌｄ ｉｍａｇｅꎻ ａｎｄ ｏｆ (ＦｅＣｏＮｉＣｒＭｎ)８７Ａｌ１３:

(ｃ) ｂｒｉｇｈｔ ｆｉｅｌｄ ｉｍａｇｅꎬ (ｄ) ｄａｒｋ ｆｉｅｌｄ ｉｍａｇｅ[１８]

ＦｅＣｏＮｉＣｒＡｌｘ系列高熵合金ꎬ 其组织也有相似的转变ꎬ 在

梯度温度下的硬度测试表明ꎬ 该析出相的出现可以明显

提高材料的抗高温软化能力ꎮ 不同于 Ａｌ 的大量添加ꎬ 少

量 Ｔｉ 的添加即可诱发第二相的析出ꎮ Ｔｏｎｇ 等[２０] 设计出

ＦｅＣｏＮｉＣｒＴｉ０􀆰 ２高熵合金ꎬ 经过 ８００ ℃、 １ ｈ 的时效工艺ꎬ
晶粒内部析出了 Ｌ１２结构的富 Ｎｉꎬ Ｔｉ 共格第二相ꎮ 室温

下ꎬ 该合金的屈服强度为 ７００ ＭＰａꎬ 抗拉强度 １２４０ ＭＰａꎬ
延伸率为 ３６％ꎻ 而当温度降为液氮温度时ꎬ 其强度和塑

性皆显著提高ꎬ 屈服强度和抗拉强度分别提升至 ８６０ 和

１５８０ ＭＰａꎬ 延伸率提高至 ４６％ꎬ 表现出优异的低温应用

潜力ꎮ
此外ꎬ Ｌｉａｎｇ 等[１４]利用 Ｖ 元素替代 Ｔｉ 元素设计出具

有高密度 Ｌ１２结构共格纳米析出相的 Ａｌ０􀆰 ５Ｃｒ０􀆰 ９ＦｅＮｉ２􀆰 ５Ｖ０􀆰 ２

超强高熵合金ꎬ 室温下其屈服强度可达 １８１０ ＭＰａꎬ 抗拉

强度超过 １９００ ＭＰａꎮ 通过计算发现ꎬ 析出相对屈服强度

的贡献达到 ７５２ ＭＰａꎮ 该合金的出现体现出共格第二相

在强化高熵合金方面的巨大潜力ꎬ 其强度已经超过部分

超高强度钢ꎮ
2􀆰 2　 非共格第二相强化

通常研究认为ꎬ 非共格第二相与基体错配度大ꎬ 会

引起较大的局域弹性应变ꎬ 在材料塑性变形过程中导致

严重的应力集中ꎬ 促进裂纹形成ꎬ 从而严重降低材料的

塑性ꎮ 所以在传统合金设计或热处理工艺选择时ꎬ 通常

都会尽量抑制非共格的脆性金属间化合物析出ꎮ 然而与

传统合金相比ꎬ ＦＣＣ 高熵基体层错能低、 塑性变形能力

强、 加工硬化率高ꎬ 因而实际情况中在高熵基体中引入非

共格第二相强化往往可以较好地实现强度与塑性的兼顾ꎮ

４４２
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大连理工大学 Ｌｕ 等[２１ꎬ ２２]设计了具有类似珠光体层状

结构的 ＡｌＣｏＣｒＦｅＮｉ２􀆰 １“共晶”高熵合金ꎬ 铸态 ＡｌＣｏＣｒＦｅＮｉ２􀆰 １
高熵合金具有 ＦＣＣ 与 ＢＣＣ 双相结构ꎮ ＦＣＣ(Ｌ１２)相富 Ｃｏꎬ
Ｃｒꎬ Ｆｅ 这 ３ 种元素ꎬ 而 ＢＣＣ(Ｂ２)相以 Ｎｉꎬ Ａｌ 元素为主ꎬ
二者以片层状结构交替排列ꎬ 与珠光体中的铁素体与渗

碳体相类似ꎮ 除此之外ꎬ ＢＣＣ 相中存在一定量的纳米级

富 Ｃｒ 析出相ꎮ 室温下该合金的屈服强度为 ~ ５４５ ＭＰａꎬ
抗拉强度~１１００ ＭＰａꎬ 延伸率可达~１８％ꎬ 较好地兼顾了

强度与塑性ꎮ 在材料变形的初始阶段ꎬ 应变主要集中在

相对较软的 ＦＣＣ 组织中ꎬ 而较硬的 ＢＣＣ 组织较少参与变

形ꎮ 随着变形加剧ꎬ ＦＣＣ 组织中增殖的位错开始在两相

界面处聚集ꎬ 造成应力集中ꎮ 当局部应力超过 ＢＣＣ 组织

的临界应力时ꎬ 微裂纹形核并快速扩展ꎬ 最终材料失稳ꎮ
从其宏观变形来看ꎬ 材料断裂模式主要为解理断裂ꎮ 尽

管 ＡｌＣｏＣｒＦｅＮｉ２􀆰 １合金的延伸率接近 ２０％ꎬ 但未出现明显

的颈缩现象ꎬ 表现为均匀变形特征ꎮ 微观上ꎬ ＦＣＣ 组织

以{１１１}晶面上的平面滑移为主ꎬ 其对高密度位错的容

忍能力以及优异的塑性变形能力是 ＡｌＣｏＣｒＦｅＮｉ２􀆰 １合金具

有良好塑性和加工硬化能力的主要原因ꎮ 同时ꎬ ＢＣＣ 组

织的高强度以及其中存在的纳米析出强化相保证了合金

的整体强度ꎮ 因此ꎬ 在 ＡｌＣｏＣｒＦｅＮｉ２􀆰 １“共晶”高熵合金中ꎬ
良好的强度与塑性来源于“软”的 ＦＣＣ 组织和“硬”的 ＢＣＣ
组织的协同作用ꎮ

Ｌｉｕ 等[２３]也发现硬的 δ 和 μ 金属间化合物的析出会

很大程度上提高 ＣｏＣｒＦｅＮｉＭｏ０􀆰 ３的强度至 １２００ ＭＰａꎬ 同时

仍可保持~ １９％的良好的塑性ꎮ 通过对变形行为的深入

研究ꎬ 发现 ＦＣＣ 基体有高达 ０􀆰 ７５ 的加工硬化指数ꎬ 能够

有效抑制脆性颗粒界面处出现的微裂纹扩展ꎬ 从而提高

塑性ꎮ 类似地ꎬ Ｚｈａｏ 等[２４] 发现ꎬ 在不含 Ｃｏ 的 Ｆｅ￣Ｎｉ￣Ｃｒ￣
Ｍｎ￣Ａｌ￣Ｔｉ 高熵合金系中ꎬ 随着 Ｔｉ 和 Ａｌ 的原子比从 ０􀆰 ６ 增

加到 １􀆰 ７ꎬ 合金的相结构和机械性能会发生一系列变化ꎬ
当 Ｔｉ 和 Ａｌ 原子比为 １􀆰 ７ 时ꎬ 合金拉伸强度为１２５０ ＭＰａꎬ
延展性超过 ２０％ꎬ 呈现强度和塑性的优异结合ꎬ 性能远

超其他不含 Ｃｏ 的高熵合金ꎮ 该合金呈现优异性能的原因

在于ꎬ Ｔｉ 和 Ａｌ 比例高时ꎬ 有 η 相析出ꎬ 基体高的应变硬

化能力(应变硬化指数为 ０􀆰 ５５)可以有效抑制裂纹扩展ꎬ
保持较大的塑性ꎬ 而析出的 η 相有好的变形能力ꎬ 使强

度有了很大提高的同时ꎬ 能够保持较大的塑性ꎮ Ｊｏ 等[２５]

通过热处理工艺在 ＶＦｅＮｉＣｒ 高熵合金基体中得到脆性的

σ 相ꎮ 由于 σ 相的第二相强化作用ꎬ 使得材料的室温强

度接近 １０００ ＭＰａꎬ 而在液氮温度下ꎬ 其屈服强度达到

１３３０ ＭＰａꎬ 抗拉强度约为 １５００ ＭＰａꎮ 与此同时ꎬ 材料亦

表现出优异的塑性ꎬ 室温与低温下的拉伸断裂延伸率皆

接近 ４０％ꎮ

因此ꎬ 当在高熵合金中生成非共格的硬化第二相时ꎬ
一方面可以大幅提高强度ꎻ 同时ꎬ 由于高熵合金尤其是

ＦＣＣ 结构的高熵合金同时具有较好的塑性变形能力和较

高的加工硬化系数ꎬ 可以有效抑制基体和第二相粒子结

合界面处微裂纹的产生ꎬ 保持较高的塑性ꎬ 使材料具有

优异的整体力学性能ꎮ
2􀆰 3　 应变诱发第二相强韧化

高强高韧材料的开发一直是材料研究的热点ꎬ 然而

大多数传统强化方式在提高强度的同时会造成塑性的降

低ꎮ 具有稳定单一固溶体组织的高熵合金也不能避免这

种趋势ꎮ 针对此挑战ꎬ 近年来“亚稳工程”的概念也被尝

试应用于高熵合金ꎮ 通过调整高熵合金的成分来降低固

溶体相的稳定性和堆垛层错能ꎬ 在变形过程中发生应力

诱导相变ꎬ 从而提高其宏观塑性变形能力ꎬ 实现韧塑化

的目的ꎮ
在传统 ＦｅＣｏＮｉＣｒＭｎ 高熵合金的基础上ꎬ Ｌｉ 等[２６] 利

用“亚稳工程”概念设计相变诱导双相高熵合金ꎮ 调整双

相微观结构ꎬ 降低高温相热力学稳定性实现界面强化ꎬ
并降低室温相稳定性实现相变诱导塑性ꎬ 按照这个思路

思路设计了 Ｆｅ８０－ ｘＭｎｘＣｏ１０Ｃｒ１０(原子百分数)高熵合金ꎮ 通

过改变 Ｍｎ 含量ꎬ 使冷却过程中发生 ＦＣＣ 到 ＨＣＰ 结构的

马氏体相变ꎬ 从而得到双相微观结构和具有较低堆垛层

错能的单相合金ꎮ Ｍｎ 含量为 ４５％和 ４０％时ꎬ 合金为单相

ＦＣＣ 结构ꎬ 当 Ｍｎ 含量降低至 ３５％时ꎬ 合金中开始出现

ＨＣＰ 相ꎬ 进一步降低 Ｍｎ 含量至 ３０％ꎬ 合金中的 ＨＣＰ 相

含量达到 ２８％ꎮ 实验表明ꎬ 相比于 Ｍｎ 含量为 ４５％的单

相 ＦＣＣ 高熵合金和传统的 ＦｅＣｏＮｉＣｒＭｎ 高熵合金ꎬ Ｍｎ 含

量为 ３０％的 Ｆｅ５０Ｍｎ３０Ｃｏ１０Ｃｒ１０双相高熵合金在强度和塑性

上均有明显提升ꎮ 在晶粒尺寸为 ４􀆰 ５ μｍ 时ꎬ 其强度提升

近 １００ ＭＰａꎬ 延伸率提升约 ３０％ꎮ 与此同时ꎬ 双相高熵合

金的加工硬化率也有明显的提高ꎮ 对 Ｆｅ５０Ｍｎ３０Ｃｏ１０Ｃｒ１０双相

高熵合金变形机理的研究表明ꎬ 在不同延伸率时ꎬ 可以清

晰地看出变形过程中的相变诱导塑性机理和孪晶诱导塑性

机理ꎮ 变形前ꎬ ＦＣＣ 相中观察到大量由于１ / ６<１１２>肖克莱

分位错滑移形成的堆垛层错ꎮ 这些层错构成薄板状的 ＨＣＰ
结构将作为马氏体相变的核心ꎬ 因此在变形早期ꎬ ＦＣＣ 到

ＨＣＰ 的应力诱导相变是最初的变形机制ꎮ 在延伸率为

３０％和 ４０％时ꎬ 位错塑性和马氏体相变塑性变形机制均

被激活ꎬ 相变产生额外的位错滑移阻力ꎬ 增加了相界面

密度从而导致应变硬化ꎮ 随着应力的增加ꎬ ＦＣＣ￣ＨＣＰ 的

相变继续成为主要的变形机制ꎬ 当延伸率增大为 ６５％时ꎬ
合金中只有 １６％的 ＦＣＣ 相存在ꎮ

除此之外ꎬ 对于塑性较差的 ＢＣＣ 结构难熔高熵合

金ꎬ “亚稳工程”的设计思路也行之有效ꎮ Ｈｕａｎｇ 等[２７] 在

５４２
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脆性难熔高熵合金中通过调控相的热力学和机械稳定性ꎬ
通过形变、 相变的动态协同耦合ꎬ 在保持高强度的同时

实现了塑性的大幅增加ꎬ 获得了高韧塑性的难熔高熵合

金ꎮ 传统的 ＴａＨｆＺｒＴｉ 具有单相 ＢＣＣ 结构ꎬ 其室温屈服强

度约为 １５００ ＭＰａꎬ 但是延伸率很低(约 ４％)ꎻ 随着 Ｔａ 元

素含量的减少ꎬ ＢＣＣ 结构相的稳定性降低ꎬ 在凝固过程

中就会发生高温 ＢＣＣ 到 ＨＣＰ 的无扩散相变ꎬ 合金由单相

ＢＣＣ 结构转变为 ＢＣＣ＋ＨＣＰ 结构ꎬ 如图 ３ꎮ Ｔａ 含量越低ꎬ
ＢＣＣ 结构相的相稳定性和含量就都越低ꎮ 当 Ｔａ 含量低至

０􀆰 ４ 时ꎬ ＢＣＣ 结构相的相稳定性很低ꎬ 在较小的应力下

就会发生形变诱导相变ꎬ 合金出现双屈服现象ꎬ 屈服强

度分别为约 ４００ 和 ８００ ＭＰａꎮ 对 Ｔａ０􀆰 ４ＨｆＺｒＴｉ 合金的研究表

明ꎬ 其变形过程中存在位错滑移和相变机制的竞争ꎬ 塑

性变形初始阶段马氏体相变即被激活ꎬ 随着变形的进行

应力提高ꎬ 位错滑移机制启动ꎮ 在后续的变形过程中ꎬ
相变硬化效应趋于饱和ꎬ 位错滑移机制逐渐主导变形ꎮ
而 Ｔａ 含量为 ０􀆰 ５ 时ꎬ 相稳定性较 Ｔａ０􀆰 ４ 合金提高ꎬ 发生

相变的临界应力提高ꎬ 位错机制伴随着相变机制发生ꎬ
两种变形机制同时影响加工硬化率ꎬ 因此相变和位错滑

移始终作用在变形过程中ꎬ 变形诱导的相变有效释放了

两相界面处的应力集中ꎬ 延缓了裂纹的较早产生ꎮ 同时ꎬ
应力诱导相变也提高了应变硬化率ꎬ 促进了合金晶内的

塑性变形ꎬ 抑制了过早的应力集中ꎬ 最终提升了合金的

塑性ꎮ 当 Ｔａ 含量为分别为 ０􀆰 ６ 和 ０􀆰 ５ 时ꎬ 合金的延伸率

分别为 ２０％和 ２７％ꎬ 而屈服强度超过 １１００ ＭＰａꎬ 保持较

好的综合性能ꎮ

图 ３　 亚稳高熵 ＴａｘＨｆＺｒＴｉ 的室温拉伸性能(ａ)ꎬ 拉伸强度和断裂延伸率的关系图(ｂ)ꎬ 双相高熵合金的相变韧塑化能够实现强度和延展性

的良好组合[２７]

Ｆｉｇ􀆰 ３　 Ｍｅｃｈａｎｉｃａｌ ｂｅｈａｖｉｏｒ ｏｆ ｔｈｅ ａｓ￣ｃａｓｔ ＴａｘＨｆＺｒＴｉ ＨＥＡｓ ａｔ ｒｏｏｍ ｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅ (ａ)ꎬ ｕｌｔｉｍａｔｅ ｔｅｎｓｉｌｅ ｓｔｒｅｎｇｔｈꎬ ａｎｄ ｔｈｅ ｔｏｔａｌ ｄｕｃｔｉｌｉｔｙ ｏｆ ｔｈｅ ＴａｘＨｆＺｒＴｉ

ＨＥＡｓꎬ ｉｎ ｃｏｍｐａｒｉｓｏｎ ｗｉｔｈ ｖａｒｉｏｕｓ ａｄｖａｎｃｅｄ ｓｔｅｅｌｓꎬ ｔｉｔａｎｉｕｍ ａｌｌｏｙｓꎬ ａｎｄ ｏｔｈｅｒ ｒｅｆｒａｃｔｏｒｙ ＨＥＡｓ (ｂ)ꎬ ｓｈｏｗｉｎｇ ｔｈｅ ｏｕｔｓｔａｎｄｉｎｇ ｓｔｒｅｎｇｔｈ ａｎｄ ｄｕｃｔｉｌ￣

ｉｔｙ ｃｏｍｂｉｎａｔｉｏｎ[２７]

　 　 因此ꎬ 通过调控高熵合金中的相稳定性ꎬ 发生相变

诱 导 塑 性 效 应ꎬ 亦 即 ＴＲＩＰ ( ｔｒａｎｓｆｏｒｍａｔｉｏｎ￣ｉｎｄｕｃｅｄ
ｐｌａｓｔｉｃｉｔｙ)效应ꎬ 可以实现高熵合金强度与塑性的良好结

合ꎬ 获得优异的综合性能ꎮ 同时ꎬ 通过合金化的方式调

控相稳定性ꎬ 调控形变诱导相变发生的难易程度ꎬ 可以

进一步优化相变、 形变发生的序列ꎬ 获得更加优异的综

合性能ꎮ 当然ꎬ 可以发生相变的亚稳相和不能发生相变

的稳定相之间的协同机制ꎬ 以及背应力等的作用机制ꎬ
还需要更深入的研究ꎮ
2􀆰 4　 外加第二相粒子强化

外加第二相粒子进行强化的方式在传统合金中已得

到广泛的应用ꎬ 例如氧化物弥散强化 ( ｏｘｉｄｅ ｄｉｓｐｅｒｓｉｏｎ
ｓｔｒｅｎｇｔｈｅｎｅｄꎬ ＯＤＳ)钢、 ＯＤＳ 钼合金等ꎮ 与内生第二相的

工艺不同ꎬ 该方法通过粉末冶金直接将第二相掺杂进基

体材料中ꎬ 由于外加第二相与基体完全非共格ꎬ 且无任

何取向关系ꎬ 因而往往能大幅度提高强度ꎮ

作为一种节能、 省材的材料成型工艺ꎬ 通过粉末冶

金方法来制造高熵合金的研究已经广泛开展ꎮ 然而与传

统熔炼、 铸造的方法相比ꎬ 粉末冶金法缺乏高温反复熔

炼的过程ꎬ 成分难以完全均匀ꎬ 烧结后组织往往出现偏

析ꎬ 难以形成单一固溶体组织ꎮ 如 ＦｅＣｏＮｉＣｒＭｎ 高熵合金

经过长时球磨以及高温烧结后ꎬ 除 ＦＣＣ 相外ꎬ 还会生成

ＢＣＣ 相以及 σ 相[２８] ꎮ Ｆｕ 等[２９] 设计出具有多级析出的

Ｆｅ２５Ｃｏ２５Ｎｉ２５Ｔｉ１０Ａｌ１５高熵合金ꎬ 该合金亦由粉末冶金烧结

而成ꎬ 在 ＦＣＣ 结构的 γ 相中存在大量 Ｌ１２结构的有序相ꎬ
而在有序析出相中还存在更加细小的的二级析出相ꎬ 这

种多级析出结构使得合金的屈服强度达到 ~ １８６０ ＭＰａꎬ
抗拉强度超过 ２５００ ＭＰａꎮ 然而ꎬ 在烧结后的组织中仍存

在一定量的 Ｂ２ 相ꎮ 在此基础上ꎬ 外加第二相后的高熵合

金也难免会产生偏析ꎮ Ｇｗａｌａｎｉ 等[３０] 通过粉末冶金的方

法在 Ａｌ０􀆰 ３ＦｅＣｏＮｉＣｒＭｎ 高熵合金基体中掺杂了 ３％体积分

数的 Ｙ２Ｏ３颗粒ꎮ 烧结后组织包含不同成分的 ＦＣＣ 相、 Ｂ２

６４２
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相以及富 Ｃｒ 颗粒(<２５ μｍ)ꎬ Ｙ２Ｏ３颗粒尺寸<１０ μｍꎬ 并

弥散分布于基体中ꎮ 压缩实验下材料的屈服强度可达

１７５９ ＭＰａꎮ 一种可以解决偏析的方法是先熔炼出所需的

高熵合金基体ꎬ 通过雾化等方法直接制备高熵合金粉末ꎬ
掺杂第二相粒子后烧结ꎮ Ｈａｄｒａｂａ 等[３１] 通过该方法成功

制备了含有弥散的 Ｙ２Ｏ３颗粒弥散强化的 ＦｅＣｏＮｉＣｒＭｎ 高

熵合金ꎮ 经过 ＸＲＤ 和 ＴＥＭ 分析ꎬ 确认烧结后组织为单

相 ＦＣＣ 组织ꎮ 且相比于基础合金ꎬ 含有 Ｙ２Ｏ３的高熵合金

在室温及高温(８００ ℃)下的强度皆有明显提高ꎮ
外加第二相除了带来强度上的提高外ꎬ 其在抗辐照

领域的应用潜力也值得关注ꎮ 已有研究表明ꎬ 传统单相

高熵合金的抗辐照能力要明显优于二元或三元合金[３２] ꎬ
而外加第二相在辐照过程中对辐照缺陷优异的捕获能力

将会进一步提高合金的抗辐照能力ꎬ 譬如在 ＯＤＳ 钢中就

有着明显的体现[３３] ꎮ 因此ꎬ 二者的结合制备出第二相强

韧化高熵合金ꎬ 其抗辐照性能值得期待ꎮ

3　 高熵合金中第二相强化机制

第二相粒子的强化作用是通过其对位错运动的阻碍

作用而表现出来的ꎮ 通常可将第二相粒子分为“不可变形

的”和“可变形的”两类ꎬ 这两类粒子与位错交互作用的

方式不同ꎬ 强化途径也有所差异ꎮ 根据粒子与位错交互

作用的不同ꎬ 可将强化方式分为两大类ꎮ
3􀆰 1　 弥散强化

弥散强化型合金中的第二相粒子(借助粉末冶金方法

加入的)是属于不可变形的ꎬ 当运动位错与其相遇时ꎬ 将

受到粒子的阻挡ꎬ 使位错线绕着它发生弯曲ꎮ 随着外加

应力的增大ꎬ 位错线受阻的部分加剧ꎬ 以致围绕着粒子

的位错线在左右两边相遇ꎬ 于是正负位错彼此抵消ꎬ 形

成包围着粒子的位错环留下ꎬ 而位错线的其余部分则越

过粒子继续移动ꎮ 显然位错按这种方式移动时受到的阻

力是很大的ꎬ 因此减少粒子尺寸或提高粒子的体积分数

都会导致合金强度的提高ꎮ 这就是奥罗万机制ꎮ 比如

Ｈａｄｒａｂａ 等[３４] 利用机械合金化的方法ꎬ 在球磨过程中混

入适量 Ｙ 和 Ｔｉ 的金属粉末和 Ｏ２ꎬ 再经过 ＳＰＳ 烧结制备出

了 ＯＤＳ 强化 ＦｅＣｏＮｉＣｒＭｎ 高熵合金ꎮ 与同等条件制备的

高熵合金相比ꎬ ＯＤＳ 高熵合金的平均晶粒尺寸减小了

５０％ꎬ 室温和 ８００ ℃ 高温拉伸强度分别增加了 ３０％和

７０％ꎮ 由此可见ꎬ 弥散分布的氧化物引起的钉扎位错从

而引起的强度升高十分明显ꎮ 但室温下 ＯＤＳ 高熵合金的

拉伸塑性较差(不足 ２％)ꎮ 一般而言ꎬ 通过机械混入等

外加方式引入的第二相粒子与基体之间没有特定的晶体

学位向关系ꎬ 无法被位错线切割ꎬ 在塑性变形过程中只

能被位错线绕过ꎮ 这类第二相粒子与基体间的界面能往

往较高ꎬ 在塑性变形中极易发生局部应力集中而萌生微

裂纹ꎬ 使材料过早发生塑性失稳ꎮ
3􀆰 2　 沉淀强化

沉淀相粒子(通过时效处理从过饱和固溶体中析出)
多属可变形的ꎬ 位错可切过粒子使之随同基体一起变形ꎮ
在这种情况下ꎬ 强化作用主要决定于粒子本身的性质以

及其与基体的联系ꎮ Ｓｈａｈｍｉｒ 等[３５] 通过高压扭转的方式

制备了超细晶的 ＣｏＣｒＦｅＮｉＭｎＴｉ０􀆰 １高熵合金ꎬ 随后又对其

进行了 ２００~９００ ℃的退火处理ꎮ 结果表明ꎬ 经过高压扭

转后晶粒的尺寸减小到 ４０ ｎｍꎬ 从而使其硬度有很大提

高ꎬ 如图 ４ 所示ꎮ 然而在 ５００ ℃退火 ６０ ｍｉｎ 后ꎬ 可以看

到该合金的硬度进一步提高ꎬ 这是由于富 Ｃｒ 的 ＢＣＣ、 富

ＮｉＭｎ 的 ＦＣＣ 和富 Ｃｒ 的 σ 析出相的共同作用ꎬ 相的演变

可由图 ５ 看出ꎮ 然而当退火温度提高到 ９００ ℃ 后ꎬ 合

　 　

图 ４　 均匀化和高压扭转处理的样品的硬度与退火温度的依赖关

系ꎬ 退火时间是 ６０ ｍｉｎ[３５]

Ｆｉｇ􀆰 ４　 Ｄｅｐｅｎｄｅｎｃｅ ｏｆ Ｖｉｃｋｅｒｓ ｈａｒｄｎｅｓｓ ｏｆ ｔｈｅ ｈｏｍｏｇｅｎｉｚｅｄ ａｎｄ ｈｉｇｈ
ｐｒｅｓｓｕｒｅ ｔｏｒｓｉｏｎ ( ＨＰＴ)￣ｐｒｏｃｅｓｓｅｄ ｓａｍｐｌｅｓ ｏｎ ｔｈｅ ａｎｎｅａｌｉｎｇ
ｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅꎻ ｔｈｅ ａｎｎｅａｌｉｎｇ ｔｉｍｅ ｉｓ ６０ ｍｉｎ[３５]

图 ５　 高压扭转的样品经 ４００~９００ ℃的 ６０ ｍｉｎ 退火处理后相应的

Ｘ 射线衍射图谱[３５]

Ｆｉｇ􀆰 ５　 Ｘ￣ｒａｙ ｄｉｆｆｒａｃｔｉｏｎ ｐａｔｔｅｒｎｓ ｎｅａｒ ｔｈｅ ｅｄｇｅｓ ｏｆ ｄｉｓｋｓ ａｆｔｅｒ ＨＰＴ ｐｒｏ￣
ｃｅｓｓｉｎｇ ｆｏｌｌｏｗｅｄ ｂｙ ＰＤＡ ａｔ ４００~９００ ℃ ｆｏｒ ６０ ｍｉｎ[３５]

７４２
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金硬度开始降低ꎬ 这是由于析出相在高温下的溶解从而

引起了晶粒的粗化ꎮ 由此可见ꎮ 合理选择退火的温度范

围可以有效控制析出相的状态ꎬ 从而进一步优化高熵合

金的力学性能ꎮ
　 　 有研究表明ꎬ ＦｅＣｏＮｉＣｒ 中单独加入 Ａｌ 和 Ｔｉ 虽也能

在铸态情况下导致共格纳米析出相的出现ꎬ 然而这些析

出相的分布并不均匀ꎮ Ｈｅ 等[３６] 在 ＦｅＣｏＮｉＣｒ 基高熵合金

中同时添加不同量的 Ｔｉ 和 Ａｌꎬ 即(ＦｅＣｏＮｉＣｒ) １００－ ｘ － ｙＴｉｘＡｌｙ
(ｘ＝ １~３ꎬ ｙ＝ ４~９)ꎬ 并对其析出行为和力学性能进行了

系统的研究ꎮ 通过在 ＦＣＣ 系的 ＦｅＣｏＮｉＣｒ 基高熵合金中同

时加入 ２％ Ｔｉ 和 ４％ Ａｌꎬ 诱发了纳米尺寸的 Ｌ１２共格析出

相的形成ꎮ 实际上ꎬ 当此合金在 ８００ ℃时效 １８ ｈ 后ꎬ 会

发现有高密度的 Ｎｉ３(Ｔｉꎬ Ａｌ)型析出相均匀分布在基体

中ꎮ 更重要的是ꎬ 这些析出相产生了>１ ＧＰａ 的明显的析

出强化效应ꎬ 与此同时仍能保证 ~ ３９％的良好韧性以及

优异的加工硬化能力ꎮ
总之ꎬ 不管哪种机制均受控于粒子的本性、 尺寸和

分布等因素ꎬ 合理控制这些参数ꎬ 可对沉淀强化型和弥

散强化型高熵合金的强度和塑性在一定范围内进行调控ꎮ

4　 结　 语

不同于传统合金材料ꎬ 高熵合金具有复杂的化学短

程有序及严重的晶格畸变ꎬ 这就使得高熵合金的第二相

强化无论是在第二相的形成机理上ꎬ 还是在第二相强化

机理上都大大有别于传统合金ꎮ 深入理解高熵合金第二

相颗粒的形成规律及第二相颗粒与位错或孪晶的相互作

用机理ꎬ 对设计高强度高韧性高熵合金具有重要的科研

及实际应用价值ꎬ 如下几个方面的研究还需继续加强:
(１) 第二相颗粒形核、 长大机制及调控ꎮ 高熵合金

复杂的化学短程有序决定了其原子尺度的化学不均匀性ꎬ
这就使得高熵合金基体各个微区的化学能垒不尽相同ꎬ
从而导致其微区的形核势垒也不尽相同ꎮ 过饱和固溶体

时效得到第二相颗粒时ꎬ 其形核位点也就难以准确预测ꎮ
也就是说高熵合金中第二相的形核机理与其复杂的化学

短程有序存在着密切联系ꎬ 理解高熵合金化学短程有序

与第二相形核之间的关系将是一个十分重要且具有挑战

性的研究方向ꎮ 深入探究高熵合金化学短程有序与其第

二相形核之间的联系ꎬ 将有助于设计细小弥散的第二相

颗粒强化高熵合金ꎮ 同时ꎬ 由于高熵合金复杂的化学短

程有序的存在ꎬ 其与第二相颗粒各个区域之间的成分浓

度梯度或许也不尽相同ꎬ 从而导致各个区域的扩散能垒

也有差异ꎬ 最终对第二相颗粒的生长过程也会产生

影响ꎮ
(２) 第二相颗粒成分及分布的影响和调控ꎮ 高熵合

金的第二相颗粒ꎬ 特别是直接通过过饱和固溶体时效析

出的第二相ꎬ 很可能遗传了高熵合金的多主元特性ꎬ 也

就是说高熵合金的第二相一般也为成分复杂的析出相ꎮ
相较于传统合金中的第二相颗粒ꎬ 高熵合金中的第二相

的结构及原子占位就变得相对复杂了ꎮ 此时ꎬ 探究这一

成分复杂的第二相颗粒的结构及其与高熵合金基体之间

的界面结构将成为这一领域的难点ꎮ 当然ꎬ 为了获得高

性能第二相强化的高熵合金ꎬ 又需要首先从理解复杂第

二相颗粒的单相成分及原子结构入手ꎬ 从而有助于调控

第二相颗粒与高熵合金基体的界面结构ꎬ 并最终调控第

二相颗粒在高熵合金基体中的分布ꎮ
(３) 第二相颗粒与位错的相互作用机制ꎮ 有研究表

明ꎬ 高熵合金中的位错并不是直线型ꎬ 其伯氏矢量也并

不是一个定值ꎬ 而是一个分布ꎬ 这主要是由于高熵合金

严重的晶格畸变所致ꎮ 这就使得高熵合金中第二相颗粒

与位错的交互作用相对复杂ꎬ 如何定量计算高熵合金中

第二相颗粒与位错的交互作用力也是未来的难点之一ꎮ
同时ꎬ 高熵合金的第二相颗粒强化机理也将与传统合金

有所不同ꎬ 也需要同时考虑高熵合金复杂的化学短程有

序及严重的晶格畸变的协同作用ꎮ
(４) 第二相颗粒强化高熵合金的高温应用ꎮ 高熵合

金具有高的组织稳定性和抗高温软化能力ꎬ 有望实现高

温应用ꎮ 然而ꎬ 目前报道的第二相颗粒强化的高熵合金

大多仍集中在室温性能的研究ꎮ 为了拓宽高熵合金的实

际应用ꎬ 第二相颗粒强化高熵合金的高温应用前景值得

探究ꎮ 目前开发的高温高熵合金在高温抗拉 /压强度方面

相对优异ꎬ 但抗氧化性多半不足ꎬ 而且抗高温蠕变性能

缺少验证ꎮ 传统的镍基等高温合金在成分设计、 组织性

能调控等方面经过多年研究已经有很多的积累ꎬ 如能利

用这些研究基础用于高温高熵合金的研究ꎬ 可能会起到

重要的推动作用ꎮ 譬如如何形成在提高高温合金性能中

具有重要作用的 γ′相ꎬ 如何提高高熵合金的抗蠕变性能、
抗氧化性能等ꎬ 对于高熵合金的高温应用具有重要意义ꎮ
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