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摘　 要: 材料的氢脆敏感性通常随其机械强度的提高而升高, 使得高强韧抗氢脆材料的开发面临挑战。 高熵合金晶内显著的

局部化学环境波动和晶格畸变有助于使其具有良好的氢相容性, 在实现高强韧和抗氢脆等特征方面展现出发展潜力。 对近年

来高强韧抗氢脆高熵合金的研究现状进行了综述: 首先总结了通过添加 C, N 和 B 等非金属间隙元素进行微合金化调控、 析

出相调控、 主元比例调控和制备工艺优化等方式制备的高强韧高熵合金的抗氢脆性能; 然后基于合金中氢的吸附及扩散行

为、 氢诱导的变形组织演化等研究, 总结了合金的抗氢脆机理; 最后展望了高强韧、 抗氢脆高熵合金的未来发展趋势。
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Abstract:
 

The
 

increasing
 

susceptibility
 

to
 

hydrogen-embrittlement
 

(HE)
 

with
 

the
 

increase
 

of
 

material
 

strength
 

poses
 

a
 

key
 

challenge
 

in
 

developing
 

materials
 

resistant
 

to
 

this
 

phenomenon.
 

High-entropy
 

alloys
 

( HEAs),
 

characterized
 

by
 

significant
 

localized
 

chemical
 

environment
 

fluctuations
 

and
 

lattice
 

distortions,
 

demonstrate
 

promising
 

hydrogen
 

compatibility.
 

These
 

at-
tributes

 

qualify
 

them
 

as
 

potential
 

candidates
 

for
 

manufacturing
 

high-strength
 

materials
 

capable
 

of
 

withstanding
 

HE.
 

This
 

arti-
cle

 

reviews
 

the
 

advancements
 

in
 

high-strength
 

and
 

HE-resistant
 

HEAs.
 

It
 

begins
 

by
 

summarizing
 

resistance
 

improving
 

to
 

HE
 

through
 

strategies
 

such
 

as
 

microalloying
 

with
 

non-metallic
 

interstitial
 

elements
 

(e. g. ,
 

C,
 

N,
 

and
 

B),
 

controlling
 

precipitate
 

phases,
 

adjusting
 

component
 

ratios,
 

and
 

optimizing
 

fabrication
 

processes.
 

The
 

review
 

then
 

covers
 

research
 

on
 

hydrogen
 

absorption
 

and
 

diffusion
 

behaviors,
 

as
 

well
 

as
 

the
 

evolution
 

of
 

deformation
 

microstructures
 

induced
 

by
 

hydrogen
 

in
 

these
 

alloys,
 

and
 

elucidates
 

the
 

mechanisms
 

behind
 

their
 

HE
 

resistance.
 

Lastly,
 

the
 

paper
 

projects
 

future
 

trends
 

in
 

the
 

develop-
ment

 

of
  

high-strength,
 

toughness
 

and
 

HE-resistance
 

HEAs.
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1　 前　 言

氢能的规模化应用对解决能源危机、 环境问题和实

现可持续发展具有重要的战略意义, 已作为国家战略需

求被纳入十四五规划和 2035 年远景目标[1] 。 通过高压将

氢气压缩进行储输和加注是目前应用最广泛的氢能利用

方式, 其主要的承载结构为金属材料体系。 氢极易扩散
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进入金属材料中, 长期处于氢环境中的金属材料会发生

塑性变形能力劣化、 疲劳寿命降低及裂纹扩展速率加快

等氢脆问题, 并且随着氢压的增大, 这些问题将愈加突

出。 我国目前的高压储输氢的体积密度仍低于 40
 

g / L,
而美国已于 2020 年达到了 55

 

g / L[2] 。 欲进一步提高储氢

体积密度, 就必须增加氢气压力, 这就迫切地需要开发

具有更高的强度和抗氢脆性能的临氢金属结构材料。 然

而, 材料强度的提高往往伴随着氢脆敏感性的升高, 这

一矛盾是目前开发抗氢脆材料所面临的主要挑战之一。
无论在气态氢、 液态氢还是腐蚀环境中, 只有原子

态氢(H)才能扩散进入材料引起氢脆。 由于氢原子体积

小, 具有很高的扩散性, 也容易在服役过程中受应力和

温度等因素驱动快速扩散到缺陷处并发生富集, 从而造

成无征兆的脆性断裂。 氢脆自 1874 年被 Johnson[3] 首次

报道以来, 至今仍然是高强度结构材料面临的重要服役

隐患。 氢脆机理研究表明[4] : 材料中的高能界面或晶体

缺陷处由于氢的偏聚而成为氢脆裂纹形核点, 加速裂纹

的萌生; 此外, 氢促进位错运动也显著加速了塑性驱动

的裂纹扩展, 使变形极限和疲劳寿命恶化。 这种力学性

能的退化本质上受到材料内部可扩散氢的含量及分布的

控制。 因此, 为了降低氢脆裂纹萌生概率, 材料的微观

结构需满足: ①
 

基体具有较高的氢溶解度和较低的氢扩

散系数; ②
 

足够多的氢陷阱增加过饱和氢的吸收量, 降

低可扩散氢的比例。
高熵合金由多个组元构成, 为设计开发具有优异力

学和功能特性的新材料开拓了广阔的成分空间[5,
 

6] 。 与

传统金属材料(稀固溶体)相比, 高熵合金(高浓度固溶

体)晶内因显著的局部化学环境波动和晶格畸变形成了分

布较广的氢扩散能垒[7] , 宽域的势能分布使高熵合金晶

格中形成了大量的氢陷阱[8] , 因此高熵合金常表现出比

传统金属材料更低的氢扩散系数和更高的氢溶解度。 例

如, 具有单相 FCC 结构的 CoCrFeMnNi(本文中所有合金

的成分均为原子数分数)高熵合金表现出比 304 和 316 不

锈钢更好的氢相容性[8,
 

9] 。 但 CoCrFeMnNi 高熵合金的屈

服强度和抗拉强度较低, 分别仅为 250
 

MPa 和 550
 

MPa
左右。 为了进一步优化高熵合金的强韧性与抗氢脆性能,
国内外学者们通过成分优化、 组织调控、 工艺改进等方

法, 发展了一系列高强韧、 抗氢脆的高熵合金, 并对相

关机理进行了揭示。
本文首先总结了基于微合金化、 第二相析出、 组元

比例优化和制备工艺改进等调控方式制备的高强韧高熵

合金的抗氢脆性能, 然后从这些合金中氢的吸附及扩散

行为、 氢诱导的变形组织演化方面总结合金的抗氢脆机

理, 最后展望了高强韧抗氢脆高熵合金未来的发展趋势。

2　 抗氢脆性能

氢进入材料后, 主要通过对材料的塑性变形性能产

生影响从而劣化材料的力学性能。 因此国内外学者在对

高熵合金的抗氢脆性能进行评价时, 多采用预充氢后的

拉伸性能实验进行定量评价。 对充氢和未充氢的试样在

室温下进行拉伸, 通过比较充氢前后试样的断后延伸率

损失量来衡量材料的抗氢脆性能。 材料中的氢浓度主要

采用热脱附光谱进行测定, 根据获得的氢脱附速率随温

度(时间)的变化曲线, 由氢脱附速率对时间进行积分,
可获得材料中的氢浓度, 其测量精度可以达到 10-8 。 其

次, 通过氢逸出峰的位置和高低, 结合微观组织分析,
可以推测氢的捕获位置。 根据峰值温度随升温速率的变

化, 可以得到氢的吸附能, 分析材料中氢陷阱的种类以

及捕获氢的能力。
图 1 比较了典型的 FCC 结构 CoCrFeMnNi 高熵合金

与镍基合金、 不锈钢、 铝合金及钛合金等材料的抗氢脆

性能[10-12] 。 可以看出, CoCrFeMnNi 高熵合金表现出较小

的塑性损失, 但相对于其他金属材料, 其强度还相对较

低。 近年来研究人员通过调整合金元素比例、 调控微观

组织结构和优化制备工艺等, 发展出了一系列非等原子

比高熵合金。 相对于等原子比的 FCC 结构高熵合金, 非

等原子比高熵合金不仅具有良好的强塑性匹配, 在抗氢

脆断裂方面也表现出了优异的性能。

图 1 　 CoCrFeMnNi 高熵合金与其他金属材料的抗氢脆性能

对比[10-12]

Fig. 1　 Comparison
 

of
 

the
 

hydrogen-embrittlement
 

resistance
 

of
 

CoCr-

FeMnNi
 

high-entropy
 

alloy
 

and
 

other
 

metallic
 

materials[10-12]

图 2 总结了部分非等原子比高熵合金在充氢和未充氢

条件下的拉伸性能[13-28] 。 总体来看, 非等原子比高熵合

金不仅拥有与等原子比高熵合金相当的抗氢脆性能, 其强

度通常还会优于等原子比高熵合金, 部分合金甚至表现出

了氢致强化效应, 即强度和塑性同时提高。 其主要调控方
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法包括: ①
 

添加 C, N 和 B 等非金属间隙元素实现微合金

化; ②
 

析出相调控; ③
 

组元比例优化; ④
 

通过制备工艺

调节位错组态等。

图 2　 非等原子比高熵合金在充氢和未充氢条件下的拉伸性能

对比[13-28]

Fig. 2　 Comparison
 

of
 

tensile
 

properties
 

of
 

non-equiatomic
 

high-entropy
 

alloys
 

with
 

and
 

without
 

hydrogen
 

charging[13-28]

2. 1　 间隙元素调控

C 和 N 可以通过提高层错能来增加奥氏体稳定性,
一般认为有利于提高材料的抗氢脆性能[29] 。 Luo 等[30] 在

等原子比 CoCrFeMnNi 高熵合金中加入 C 进行微合金化,
合金的抗拉强度从 730 提高至 940

 

MPa, 尽管断后延伸率

有所下降, 但在氢浓度为 6. 69× 10-5 时其断后延伸率仅

下降了 5%左右。 此外, 在等原子比 FeNiCoCr 高熵合金

中同时加入 C 和 Nb 析出纳米 NbC, 合金在氢浓度为

4. 3× 10-6 时其塑性损失仅为 4. 4%, 而相同氢浓度下

FeNiCoCr 高熵合金的塑性损失为 15. 3% [13] 。 Wang 等[31]

通过原位分析发现, Fe49. 5 Mn30 Co10 Cr10 C0. 5 间隙亚稳高熵

合金中氢浓度高于 6. 93× 10-5 后才会出现氢诱导的 ε-马
氏体相变, 表现出良好的氢相容性。 作者的相关研究也

显示[32] , 通过加入 C 或 N 可以调控 Fe50 Mn30 Co10 Cr10 高

熵合 金 的 层 错 能 及 变 形 机 制, 具 有 适 中 层 错 能 的

Fe49. 5 Mn30 Co10 Cr10 C0. 5 间隙亚稳高熵合金在塑性变形过程

中形成更加细小和均匀的 ε-马氏体和变形孪晶, 具有较

好的抗氢脆性能, 在相同或接近的充氢条件下, 其抗氢

脆性能优于高锰钢[33] 。 高熵合金中添加 N 可以显著提高

合金的强度, 但 N 会显著促进位错平面滑移导致晶界出

现严重的局部微观应力集中而诱导氢富集, 不利于改善

抗氢脆性能[28,
 

32,
 

34] 。 此外, Chen 等[35] 报道了向 CoCrNi
中熵合金添加微量的 B 使之在晶界偏聚, 使合金在充氢

后的断裂模式由沿晶型变为穿晶型, 塑性损失率显著下

降。 Ding 等[27] 在 CoCrNi 中熵合金中同时掺杂微量的 C
和 B, 合金的强度和抗氢脆性能同时提高。 总体来看,

在高熵合金中添加微量的 C 和 B 对提高合金强度和抑制

氢致沿晶开裂均是有利的。 一方面, 通过调控层错能来

细化变形组织, 可以有效改善晶界处应力集中引起的氢

富集; 另一方面, 晶界强化元素的偏聚有助于提高晶界

强度。 需要注意的是, 过量的 C 容易形成粗大的碳化物,
成为氢脆裂纹的潜在萌生点; 此外, 添加过量的 B 可能

导致晶界脆化。
2. 2　 析出相调控

可以通过第二相析出强化显著提高高熵合金的强度,
在制备高强韧高熵合金方面已得到广泛应用。 氢进入材

料后, 会吸附于空位、 位错、 晶界和析出相等氢陷阱中。
然而, 空位和位错等低结合能可逆氢陷阱内吸附的氢极

易脱附并在晶界处偏聚, 从而引起沿晶开裂型氢脆[36] ,
通过析出弥散的不可逆氢陷阱以抑制氢脆成为了近年来

开发抗氢脆合金的研究热点。 Chen 等[13] 在 FeNiCoCr 高

熵合金中添加 C 和 Nb 析出纳米 NbC, 实现了合金强度和

抗氢脆性能的同时提升。 Cheng 等[37] 通过在 CoCrNi 中熵

合金中添加 Al 和 Ti 形成有序的 L12 析出相, 也实现了合

金的强度和抗氢脆性能同时提升。 Cheng 等[22] 报道了一

种晶界 L21 和晶内 L12 共析出的(FeCoNi) 86 Al7 Ti7 高熵合

金, 其抗拉强度超 1300
 

MPa, 电化学预充氢 24
 

h 后强度

未发生明显改变, 塑性损失仅为 16%。 但目前关于这些

析出相对氢扩散行为及氢脆性能的影响还停留在传统材

料的理论基础上, 考虑到高熵合金材料基体成分和局部

化学环境的复杂性, 有必要通过理论计算及微观表征等

方法对其吸附动力学及机制进行进一步揭示。
2. 3　 组元比例调控

通过调整组元比例不仅可以更大程度地发挥高熵合

金的晶格畸变效应, 还可以使合金兼具多种变形机制,
并更好地发挥不同组元与氢之间的相容性。 Li 等[14] 研究

发现, 通过将 Fe 含量从 2. 5% 提高至 25% ( 原子数分

数), 由氢引起的塑性损失从 ~ 70%降低至 ~ 6%, 并且有

效地抑制了脆性沿晶断裂, 转为典型的韧性穿晶断裂。
Fu 等[25] 报道了一种 Co35 Ni36 Cr23 Mo6 高熵合金, 其室温

抗拉强度和断后延伸率分别为 840
 

MPa 和 71%, 在电化

学预充氢 12
 

h 后拉伸性能未发生明显改变。 An 等[38] 采

用 Mn 替代 Co, 制备了无 Co 的低成本非等原子比

Fe27 Ni28 Mn27 Cr18 高熵合金, 在预充氘后表现出了极高的

间隙固溶强化, 屈服强度和抗拉强度大幅提高。 此外,
Luo 等[26] 在非等原子比 Fe50 Mn30 Cr10 Co10 高熵合金中也发

现了由氢引起的强化效应。 成分的优化不仅改变了材料

的塑性变形机制, 而且通过增加强氢相容性元素, 提高

合金整体的溶氢能力, 从而改善合金的抗氢脆性能。 如

何进一步优化成分比例, 实现多种强化机制与氢相容性
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的有效耦合, 发展低成本的高熵合金, 是未来抗氢脆高

熵合金发展需要着重考虑的问题。
2. 4　 制备工艺调节位错组态

基于成分调控的高熵合金目前主要通过传统的熔炼、
轧制和退火等工艺进行制备。 随着近年来增材制造技术

的快速发展, 尤其是激光增材制造技术为制备高强韧抗

氢脆高熵合金提供了新的思路。 激光增材制造技术可以

直接制造具有超细微结构的复杂几何零件, 大幅度减少

零部件制造周期和成本, 并获得比传统工艺制造的材料

更为优异的综合性能。 在氢脆方面, 激光增材制造的

316L 不锈钢[39] 和 304 不锈钢[40] 均表现出比传统工艺制

备的同牌号合金更好的抗氢脆能力, 激光粉床熔化( lase
 

powder
 

bed
 

fusion,
 

LPBF)制备的 CoCrFeMnNi 高熵合金也

保持了良好的抗氢脆性能[16-18] 。 Kim 等[17] 研究发现,
LPBF 工艺制备的 CoCrFeMnNi 高熵合金中形成了纳米氧

化物, 由于氢的固溶强化作用预充氢后屈服强度从 729. 6
提高至 752. 6

 

MPa, 断后伸长率仅降低了 0. 5%。 作者[41]

提出通过热处理修饰 LPBF 制备的 CoCrFeMnNi 高熵合金

中的胞状结构, 在保留合金高强度的同时, 大幅度提高

其抗氢脆性能。 Shiratori 等[24] 通过 LPBF 工艺制备了

CoCrFeNiTi 基高熵合金, 结合相应的热处理工艺, 其强

度和抗氢脆性能均优于 Inconel
 

718 合金。 这种抗氢脆性

能的改善主要来源于材料中均匀分布的位错胞结构。 位

错是氢在材料中的主要陷阱之一, 比晶界和晶格间隙具

有更高的氢脱附能。 在 LPBF 制备的高熵合金中, 其位

错多为紧密缠结的不可动位错, 从而降低氢扩散性。 尽

管 LPBF 工艺制备的高熵合金均表现出了比传统工艺制备

的同成分合金更高的拉伸强度和抗氢脆性能, 但大部分合

金均需要通过较高温度的后续热处理, 对直接成形零部件

的几何尺寸稳定性的影响有待进一步验证。 此外, LPBF
工艺不可避免地会在材料中形成孔洞及氧化物等缺陷, 其

对氢环境下高熵合金疲劳性能的影响还有待进一步验证。

3　 抗氢脆机理及设计方法

氢对金属材料力学性能的影响是多尺度的, 从三维

的氢化物, 到二维的表界面、 一维的位错、 零维的空位,
直至原子结合能[4] 。 因此, 学者们对氢脆的研究在宏观

层面上主要集中在力学性能、 断口特征、 裂纹尖端塑性

区变形组织等, 在微观层面上则主要集中在氢与界面、
析出相和位错的交互作用以及原子尺度的模拟计算等。
基于近一个半世纪来的研究, 形成了诸如氢致相变

(hydrogen-induced
 

phase
 

transformation,
 

HIPT) [42] 、 氢致分

离(hydrogen-enhanced
 

decohesion,
 

HEDE) [43] 、 氢促进局部

塑性(hydrogen-enhanced
 

localized
 

plasticity,
 

HELP) [44] 、 氢

促进微孔聚合(nanovoid
 

coalescence,
 

NVC) [45] 及多种机制

复合(HEDE+HELP)等氢脆机理, 如图 3 所示[46] 。 而从

氢的扩散及分布来看, 这些机制均与局部富集的氢与材

料微结构的交互作用相关, 氢的不均匀扩散和局部富集

是裂纹萌生和扩展的主要因素。 以下主要从高熵合金的

氢吸附行为、 氢扩散行为及氢引起的塑性变形组织演化

3 个方面对相关机理进行简要总结。
3. 1　 氢吸附与扩散行为

氢进入材料后, 会吸附于空位、 位错、 晶界和析

出相等氢陷阱中。 然而, 空位和位错等低结合能可逆

氢陷阱内吸附的氢极易脱附并在晶界处偏聚, 从而引

起沿晶开裂型氢脆 [ 36] , 通过析出弥散的不可逆氢陷阱

以抑制氢脆成为了近年来开发抗氢脆合金的研究热

点, 其主要方法是通过界面(相界、 晶界等) 调控, 降

低界面处由氢引起的 HEDE 机制。 Chen 等 [ 13] 通过在

FeNi-CoCr 高熵合金中形成共格 / 半共格的 NbC / FCC 基

体界面作为可逆的氢陷阱, 从而提高了合金对溶解氢

的相容性。 此外, NbC 还通过阻碍位错滑移的方式阻止

了氢的传输, 从而使合金表现出高强度和优异的抗氢脆

性能。 然而, 粗大的碳化物也可能成为高熵合金中潜在

的氢脆裂纹萌生点[47] 。 高熵合金中 σ 相也决定着其抗

氢脆性能。 Wang 等[48] 研究发现, 等原子比 CoCrFeMnNi
高熵合金在低温退火时形成的 FCC / σ 相界面对氢的敏

感性高于晶界, 该界面的存在显著加剧了氢引起的拉伸

性能劣化。 在高强的( FeCoNi) 86 Al7 Ti7 高熵合金中, 由

氢引起的裂纹主要表现为晶间裂纹, 晶界 L21 相与晶界

处位错滑移的相互作用促进了 HEDE 机制[21] 。 Marques
等[49] 在 Fe38 Mn25 Ni24 Co5 Cr2 Al4 Ti2 高熵合金中通过时效

析出 γ′相, 显著降低了氢在合金内的扩散, 并改善合金

的力学性能, 但未影响到合金的氢脆敏感性。
在 FCC 结构的高熵合金中, 氢引起的主要断裂模式

为沿晶开裂, 因此很多学者通过调控晶界的氢吸附行为,
改善高熵合金的脆性沿晶开裂倾向。 Kim 等[50] 发现 C 可

以在晶界偏聚从而抑制 C 掺杂 Fe38 Mn41 Ni10 Cr10 C1 高熵合

金在预充氢过程中晶界上的氢偏聚, 在材料内部形成均

匀的氢分布。 Li 等[14] 通过在 FCC 结构 Fex(CrCoNi) 1-x 高

熵合金中形成沿晶界的局部 Cr 偏析, 增强了晶界的结合

强度, 并由于降低了晶界能量而抑制了晶界处的局部氢

偏析, 使合金具有优异的抗氢脆性能, 克服了高熵合金

的氢致沿晶开裂, 如图 4 所示。 Marques 等[51] 通过第一

性原理计算模拟证实了 Cr 在高熵合金中与氢有较强的相

互作用。 C, B 和 Cr 元素在晶界处的共偏析不仅提高了

晶界的结合强度, 还阻碍了氢在晶界处的扩散和积累,
从而使合金抗氢脆性能得到改善[27] 。
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图 3　 氢脆机理示意图[46] : (a)氢致相变, (b)氢致分离, (c)氢促进局部塑性, (d)氢促进微孔聚合, (e)氢致分离+氢促进局部

塑性

Fig. 3　 Schematic
 

of
 

the
 

hydrogen-embrittlement
 

mechanisms[46] :
 

(a)
 

hydrogen-induced
 

phase
 

transformation
 

(HIPT),
 

(b)
 

hydrogen-enhanced
 

de-

cohesion
 

(HEDE),
 

(c)
 

hydrogen-enhanced
 

localized
 

plasticity(HELP),
 

(d)
 

nanovoid
 

coalescence(NVC),
 

(e)
 

HEDE+HELP

图 4　 晶界 Cr 偏聚克服 FeCrCoNi 系高熵合金氢致沿晶开裂[14]

Fig. 4　 Cr
 

segregation
 

along
 

grain
 

boundary
 

overcomes
 

hydrogen-induced
 

intergranular
 

cracking
 

in
 

non-equiatomic
 

FeCrCoNi
 

high-entropy
 

alloys[14]
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　 　 高熵合金中的初始位错对其抗氢脆性能也有显著影

响。 Gao 等[52] 通过预应变增加了 LPBF 制备 CoCrFeMnNi
高熵合金中的位错密度, 但并未恶化其抗氢脆性能, 这

主要归结于新形成的位错对氢的吸附作用, 抑制了 HELP
机制。 Cheng 等[18] 研究发现, 虽然不合适的工艺参数会

形成制造缺陷并降低力学性能, 但胞状结构可以为 LPBF
制备 CoCrFeMnNi 高熵合金带来氢诱导的应变硬化平台,
从而减少氢脆造成的损害。 Mohammadi 等[53] 通过高压扭

转在 Al0. 1 CrFeCoNi 高熵合金中形成剧烈的塑性变形, 引

入的纳米孪晶和 L-C 位错锁等低活性晶格缺陷可抑制氢

增强的局部塑性和应力集中, 该高熵合金展示出了极高

的屈服强度(1. 96
 

GPa)和较高的断裂伸长率(10%)。
在原子尺度模拟方面, Zhou 等[8] 通过第一性原理计

算分析了 304 不锈钢、 316 不锈钢、 CoCrFeNi 高熵合金

和 CoCrFeMnNi 高熵合金 4 种材料的氢吸附、 表面能及断

裂能, 如图 5 所示。 研究发现所有合金中氢的吸附位置

均呈统计分布, 当氢浓度较低时, 氢原子会被有效地困

在晶格中, 从而难以向缺陷或界面聚集。 0%, 50% 及

100%氢覆盖的(111)面的表面能, 在各种合金中都表现

出极高的相似性。 在两种代表性热力学条件下 304 不锈

钢和 CoCrFeNi 高熵合金具有最低的断裂能, 然而实验结

果显示它们的氢脆倾向却迥异。 因此, 奥氏体合金的氢

脆差异并非仅由氢吸收或氢导致的断裂能降低所能完全

解释, 说明解释这些差异需要比目前对 FCC 结构 Ni 的研

究更为复杂的理论。 Wang 等[54] 使用第一性原理计算研

究了溶质氢原子对 CoCrFeMnNi 高熵合金中的空位形成能

及结合能的影响。 研究发现, 氢原子倾向于占据靠近空

位的八面体间隙位点, 并从周围的第一近邻原子吸引电

荷, 减弱了空位周围原子的稳定性并降低了空位形成能。
引入氢原子后, CoCrFeMnNi 高熵合金中空位及空位团簇

的形成能都有所下降, 但仍然高于纯 Fe 和 Ni 中的相应

值。 此外, CoCrFeMnNi 高熵合金中空位的结合能降低幅

度远低于纯 Fe 和 Ni, 且在某些情况下空位的结合能甚至

有所增加。 第一性原理计算结果表明, 尽管溶质氢原子

促进了空位的形成, 但它不利于空位聚集成团簇以形成

微孔。 这为实验中观察到的 CoCrFeMnNi 高熵合金良好

抗氢脆性提供了一个很好的解释。 Song 等[55] 通过第一

性原理计算发现, BCC 高熵合金 TiCrTaV 中氢原子倾向

于占据四面体间隙, 氢的扩散也表现为缓慢效应, 扩散

势垒的显著增加打破了 BCC 结构中氢扩散的周期性和

对称性, 从而减缓了氢的积累速度。 高熵合金中独特的

晶格畸变导致了局部氢溶解能的宽域分布, 低能位点上

氢的捕获增加了扩散障碍。 氢的扩散路径呈之字形, 前

向和后向扩散的不对称性导致氢在高熵合金中的缓慢扩

散[56] 。 Zhou 等[7] 通过机器学习算法构建了一个从高熵

合金局部化学环境预测氢解离能的模型, 研究发现具有

低氢扩散系数的高熵合金具有较高的 Co 和 Mn 含量,
并提出了扩散系数与化学组成之间的定量关系, 为设计

具有低氢扩散系数及高抗氢脆性的高熵合金提供了

指导。

图 5　 纯金属和复杂合金中氢吸附能分布示意图(a, b)及不同奥氏体合金中的吸附能(c) [8]

Fig. 5　 Schematic
 

distribution
 

of
 

hydrogen
 

adsorption
 

energy
 

in
 

pure
 

metals
 

and
 

complex
 

alloys(a, b)
 

and
 

adsorption
 

energies
 

in
 

dif-

ferent
 

austenitic
 

alloys(c) [8]

3. 2　 氢作用下的变形行为

塑性变形过程中变形组织的形成及演化直接影响材

料的应力-应变响应和裂纹萌生, 而变形组织的形成及演

化则可与氢发生交互作用, 影响氢的扩散及局部富集,
二者的协同作用将显著改变材料的力学行为[36,

 

57] 。 因

此, 在研究高熵合金在氢作用下的变形行为时, 有必要

考察组织演化和氢扩散之间的协同作用。
对于稳态的高熵合金, 其主要变形机制为位错滑移。

无 Co 的 Fe40 Mn40 Ni10 Cr10 高熵合金在充氢后其应变硬化

率急剧下降, 合金中的位错运动被增强, 这导致氢快速

传输至晶界并在晶界处形成位错塞积和氢富集, 进而导

致更为严重的氢脆[58] 。 Chung 等[21] 研究证实, 具有较高
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层错能的 Cr12 Ni12 Mn24 Fe52 高熵合金在常温下展现出高抗

氢脆性能, 强度和断后延伸率同时提升, 高层错能产生

的位错结构使其展现出良好的氢相容特性, 如图 6 所示。
主要由 FCC 相组成的 Al0. 25 CoCrFeNi 高熵合金由于溶解的

氢降低了堆垛层错能, 并促进了平面位错滑移, 从而提

高了合金的强度和延展性, 对电化学氢脆具有 “ 免疫

性” [59] 。 氢降低不稳定和稳定的层错能, 主要源于氢与

金属原子之间的电子转移[56] 。
适当的孪生能力和孪生应变可以极大地抑制晶间裂

纹形成。 通过控制微观组织来调整孪生能力, 对于 LPBF
制备的高熵合金从氢脆向延性的转变至关重要。 对 LPBF
制备的 CoCrFeMnNi 高熵合金在 900

 

℃热处理, 减少了合

金胞状结构壁上的位错密度并消除了 Mn 的偏聚, 实现

了 LPBF 制备高熵合金中的氢致延性, 这主要与其变形

过程中的纳米孪生有关[16] 。 Kim 等[17] 通过 LPBF 技术

制备的 CoCrFeMnNi 高熵合金显示出 729. 6
 

MPa 的屈服

强度, 并由于其较高的氢溶解性和易形成变形孪晶特

性, 具有优异的抗氢脆性能。 Cheng 等[18] 研究发现,
LPBF 工艺制备的 CoCrFeMnNi 高熵合金在充氢后的变形

过程中出现了更多的变形孪晶, 这归因于氢的引入导致

堆垛层错能的降低。 纳米级的变形孪晶和交叉孪晶系统

有助于形成额外的加工硬化, 从而形成应变硬化平台,
导致应变硬化率的增加或应变硬化损失的减轻, 如图 7
所示。 作者前期的研究也证实了通过精确控制退火工艺

图 6　 高层错能形成位错胞结构提高抗氢脆性能[21]

Fig. 6　 High
 

stacking
 

fault
 

energy
 

inducing
 

dislocation
 

cell
 

structures
 

enhances
 

resistance
 

to
 

hydrogen-embrittlement[21]

图 7　 LPBF 制备的 CoCrFeMnNi 高熵合金通过氢诱导孪生减少沿晶氢脆[18]

Fig. 7　 Hydrogen-induced
 

twinning
 

reduces
 

of
 

LPBF-prepared
 

CoCrFeMnNi
 

high-entropy
 

alloy
 

intergranular
 

hydrogen-embrittlement[18]
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修饰 LPBF 制备 CoCrFeMnNi 高熵合金中的胞状结构可以

有效提高合金的抗氢脆性能, 氢通过增强的局部塑性、 纳

米孪晶和位错胞的形成, 延迟了裂纹的萌生和扩展[41] 。
在再结晶的 CoCrFeMnNi 高熵合金中, 随着充氢时间

的增加, 屈服强度先降低后增加, 这种现象归因于由氢

引起的软化效应和氢增强孪晶形成效应之间的竞争[9] 。
Mo 掺杂可以促进以孪生为主的变形过程, 该过程可以通

过位错运动抑制氢的重新分布, 从而抑制氢诱导的晶界

开裂, 同时提高 CoCrNi 中熵合金的强度和抗氢脆性

能[20] 。 Guo 等[60] 采用原子模拟方法探究了 FeNiCr 中熵

合金中氢与孪晶成核之间的复杂相互作用。 均匀孪晶成

核遵循经典的帕斯卡分布, 该过程得到氢的促进, 而表

面结合的氢则抑制这一过程。 孪晶结构的存在显著增强

了合金的整体强度、 延展性和韧性。
对于亚稳态的高熵合金, 其氢脆机制则与变形过程

中的马氏体相变密切相关。 Luo 等[26] 对 Fe50 Mn30 Cr10 Co10

亚稳态高熵合金充氢后的拉伸变形分析发现, 充氢试样

的断裂主要由局部塑性变形控制, 裂纹主要在奥氏体晶

界处 ε 马氏体片层的接触区域萌生和扩展, 较小比例裂

纹沿 γ / ε 界面或夹杂物界面扩展。 间隙元素 C 和 N 的掺

杂可以提高亚稳高熵合金基体的稳定性, 并增强位错平

面滑移。 作者对原位电化学充氢-慢应变速率拉伸断裂

后的变形微观组织分析结果(图 8)显示[32] : 不含 C 和 N
的 Fe50 Mn30 Co10 Cr10 亚稳高熵合金未观察到明显的 ε 马

氏体和 ε / γ 界面开裂, 但过多的马氏体相变冲击晶界形

成的微观应力集中会造成晶界上局部氢富集, 导致较严

重的沿晶开裂; 含 0. 5%
 

C 的 Fe49. 5 Mn30 Co10 Cr10 C0. 5 间隙

亚稳高熵合金具有适中的奥氏体稳定性和层错能, 由于

适中的马氏体相变和孪生而表现出良好的抗氢脆性能;
C 和 N 同时掺杂可进一步稳定 FCC-γ 基体, 并促进

Fe48. 5 Mn30 Co10 Cr10 C0. 5 N1. 0 间隙高熵合金拉伸变形过程中

位错平面滑移, 这种平面滑移同样会在晶界形成局部微

观应力集中而诱导氢富集, 导致严重的沿晶开裂。

图 8　 Fe50-x-yMn30 Co10 Cr10 CxNy 高熵合金原位充氢-拉伸断裂后的变形组织[32]

Fig. 8　 Deformation
 

microstructure
 

of
 

the
 

Fe50-x-yMn30 Co10 Cr10 CxNy
 high-entropy

 

alloy
 

strained
 

to
 

failure
 

under
 

in-situ
 

hydrogen
 

charging[32]

4　 结　 语

高熵合金晶内强烈的局部化学环境波动和晶格畸变

使其具有良好的氢相容性, 在克服“氢脆敏感性随材料强

度的提高而升高”这一问题上具有巨大的发展潜力。
由于高熵合金晶内具有较低的氢扩散系数, 其氢致

开裂主要发生在晶界处, 因此国内外学者在开发高强韧

抗氢脆高熵合金时, 着重对如何克服氢致沿晶开裂进行

了大量研究工作。 例如, 通过使 C, B 和 Cr 等元素在晶

界偏聚提高晶界的结合力和氢相容性; 通过析出第二相

作为氢陷阱减少材料内可扩散氢含量; 通过成分比例优化

和制备工艺调控, 使合金兼具多种塑性变形机制, 尤其对

孪生变形的调控, 有助于改善由变形组织演化引起的晶界

氢富集。 此外, 通过采用先进的制备工艺, 尤其是激光粉

床熔化(LPBF)工艺, 实现了对高熵合金微观组织更精细

的调控, 为发展高强韧抗氢脆高熵合金提供了新的路径。
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近年来模拟计算和机器学习方法的快速发展也为高

强韧抗氢脆高熵合金的设计提供了新思路。 通过深入探

究合金元素及微观组织与氢的交互作用机制, 结合先进

计算方法指导高熵合金成分优化和工艺调控, 有望实现

更高强韧的抗氢脆合金材料。
随着氢能源产业的深入发展和人们对氢能安全的迫

切关注, 高熵合金以其独特的高强韧性和抗氢脆性能,
有望作为新型临氢结构材料而应用于氢的储运、 加注和

应用等环节。
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