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无序固体的力学行为专题

高熵合金的力学性能及变形行为研究进展
1)

李建国 黄瑞瑞 张 倩 李晓雁 2)

(清华大学工程力学系,北京 100084)

摘要 高熵合金是近年来提出的一种新的合金设计理念,打破了一般合金中以 1种或 2种元素为主,辅以极少

量其他元素来改善合金性能的传统思想,由多种元素以等原子或近似等原子比混合后形成具有独特原子结构特

征的单一固溶体合金. 高熵合金的多主元特性使其在变形过程中表现出多重机制 (包括位错机制、形变孪生、相

变等)的协同,因而高熵合金已经展示了优异的力学性能,如高强、高硬、高塑性、抗高温软化、抗辐照、耐磨等,

被认为是最具有应用潜力的新型高性能金属结构材料,已经成为国际固体力学和材料科学领域研究的热点. 本

文首先介绍了高熵合金独特的结构特征,即具有短程有序结构和严重的晶格畸变;随后对近年来针对不同类型

高熵合金 (包括具有面心立方相、体心立方相、密排六方相、多相以及亚稳态高熵合金)力学性能、变形行为方

面的研究成果,特别是强韧化机制以及相关的原子尺度模拟,进行了较为系统的综述;最后强调了高熵合金未来

研究中所面临的一些主要问题和挑战,并对其研究进行了展望.
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MECHNICAL PROPERTIES AND BEHAVIORS OF HIGH ENTROPY ALLOYS 1)

Li Jianguo Huang Ruirui Zhang Qian Li Xiaoyan2)

(Department of Engineering Mechanics, Tsinghua University, Beijing 100084, China)

Abstract High-entropy alloys (HEAs) are a class of new metallic materials that have revolutionized alloy design over the

past ten years. Unlike conventional alloys with one and rarely two base elements, HEAs contain multiple principal ele-

ments (at least four principal elements) with equal or nearly equal atomic concertation to promote the formation of simple

solid solution phases. Due to the presence of multiple principal elements, multiple deformation mechanisms (including

dislocation activities, deformation twinning, and phase transformation) activate during deformation of HEAS. Therefore,

HEAs usually exhibited many excellent mechanical properties, such as ultrahigh hardness, high tensile strength, good duc-

tility, high thermal softening resistance, remarkable irradiation resistance, and good wear resistance. HEAs are thought

to be the most promising structure materials and have attracted tremendous attention over worldwide in the fields of solid

mechanics and material sciences. In this review paper, we first briefly introduce the unique and complicated microstruc-

tural features of HEAs, i.e. HEAs have both chemically short-range orderings and severe lattice distortion. Then, we

review the recent experimental studies on mechanical properties, behaviors and deformation mechanisms of HEAs with
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face-centered cubic, body-centered cubic, hexagonal close-packed, dual or meta-stable phases. We also mainly emphasize

some effective strengthening and toughening strategies, including solid solution, grain refinement, second phase or precip-

itation. We further summarize some advanced atomistic simulations/modelling on microstructures, mechanical properties

and deformation of various HEAs. Finally, we address a list of open problems and challenges for the future studies about

design, fabrication and mechanics of HEAs, and provide some important mechanistic insights into design and fabrication

of HEAs with excellent mechanical properties and performances.

Key words high entropy alloy, mechanical properties, deformation mechanisms, strengthening and toughening, atomistic

simulations

引 言

一直以来, 金属材料在人类文明的进程中起着

决定性的作用. 随着经济发展和科技的进步,对材料

的综合性能要求越来越高. 传统工艺中通过在 1 种

或 2种主元中添加少量其他元素来提高合金性能已

渐趋发展的瓶颈, 少有突破性的进展来满足日益严

苛的实际需求. 高熵合金这种全新合金设计理念的

出现正当其时. 高熵合金是由多种主要元素以相等

或近等原子比混合而成,每种主元含量相当,因此并

不存在类似于传统合金中的 “基体元素”, 即没有溶

剂与溶质原子的区别. 传统合金的设计受限于基体

元素的约束,如图 1(a)左上图三元相图蓝色 (三角中

深色) 部分所示, 研究范围仅限于几个角落区域, 而

当 n种元素以等原子比混合时可能获取的合金种类

可达 N = 2n − n − 1种,从而使得研究范围逐渐向相

图中心区域扩展 [1]. 由此可见,多主元混合制备合金

的策略首先极大地丰富了合金的种类, 为寻求高性

能金属材料提供了更大的研究空间.
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图 1 高熵合金设计的热力学基本原理示意图 [1]

Fig. 1 Schematic illustrations for thermodynamics principle

of design of HEAs [1]

高熵合金的概念于 2004年首次见诸于报道,又

被称为多主元合金. 2004年,台湾新竹清华大学 Yeh

等 [2] 和英国 Birmingham大学 Cantor等 [3] 各自独立
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地发表了多主元混合制备高熵合金的研究成果. 高

熵合金这一名称也源于 Yeh团队的研究工作 [2]. 一

般认为, 合金中元素增多易导致金属间化合物的出

现, 使得合金内部结构变得复杂. 而不同相或者金

属间化合物的形成取决于系统混合的 Gibbs自由能

∆Gmix = ∆Hmix − T∆S mix,其中 ∆Hmix和 ∆S mix分别表

示合金系统的生成焓及混合熵, T 为绝对温度. Yeh

等 [2,4] 假设所得合金为理想固溶相, ∆Hmix = 0,而金

属间化合物内部是完美有序的, ∆S mix = 0. 因此, 多

主元合金中是否形成单一固溶相则取决于 −T∆S mix

是否小于 ∆Hmix.根据热力学原理,

∆S mix = −R
n∑

i=1

xi ln xi (1)

其中, R 为气体常数, xi 为第 i 种元素的摩尔含量, n

为系统中元素的总数. 对于等原子比高熵合金,仅当

理想无序状态 (如理想气体状态)时, 有 xi = 1/n, 从

而可得出 ∆S mix = R ln n. 因此随着元素种类增加,混

合熵升高到一定程度, 混合熵对体系自由能的贡献

大于生成焓时,则形成单一固溶相.根据上述热力学

理论, Yeh等认为元素种类增多导致的高熵效应有助

于形成稳定的固溶相,故而将其命名为高熵合金 [1-2].

需要指出的是,对于固态多元合金而言,不同晶体结

构的对称性导致元素分布的微观态存在明显差异,因

而构型熵也不一致.计算系统 Gibbs自由能时, 需根

据 Burnside引理确定晶体结构对称性对构型熵的影

响,计算方法可见参考文献 [5]. 此外,随着研究的进

一步深入,有报道指出 [6-8] 原子尺寸差异 δ、原子堆

垛密度 ξ 以及混合焓 ∆Hmix 也是影响总体混合熵的

重要因素.如图 1(b)所示,随着原子堆垛密度 ξ改变,

FeMnNi三元合金中混合熵的最大值及其对应原子占

比都会发生改变.综合考虑以上因素,并根据热力学

准则可以判断是否能够获得单一固溶相组织.至于所

形成相组织的晶格类型, 需根据 Hume-Rothery 准则

做进一步判定. 合金组分的价电子浓度 (valence elec-

tron concentration, VEC)是决定晶格类型的重要因素,

大量实验结果 [9-10] 证实当 VEC> 8时为面心立方结

构 (face-centered cubic, FCC),而 VEC> 6.87时呈现为

体心立方结构 (body-centered cubic, BCC). 除上述判

断准则外,半经验性的相图计算法 (CALPHAD)也可

用于稳态相的预测 [11-13].作为这一方法的补充,学者

们也会依据高通量第一性原理计算所得参量建立简

单模型用于多主元合金相组织的预测. 例如,根据高

通量蒙特卡洛方法计算所得焓矩阵能够定量地预测

不同铝含量对 AlxCoCrFeNi 高熵合金中相组分的影

响,其预测与实验观察结果比较吻合 [14]. 总之,研究

者们总结和提出的大量预测方法能够保证通过成分

调控控制高熵合金中相稳定性及筛选组成相, 目前

已经能够制备出上百种不同晶格类型的单一固溶相

合金. 因此,当下研究的重点也已经转向这一新型合

金的 “结构−性能”关联性以及微观变形机理等方面.

众多优异性能的争相报道使得高熵合金成为目前材

料学及固体力学领域最受关注的研究热点之一 [15-18].

例如,典型 FCC高熵合金通常表现出高的断裂强度

和良好的塑性, 特别是低温条件下强度和塑性同时

提高, 这主要归因于塑性变形机制由位错主导向孪

晶主导的转变 [19-21]; 典型 BCC 高熵合金除了固有

的高强度以外, 其高温力学稳定性甚至优于现有镍

基高温超合金 [22-23]; 密排六方结构 (hexagonal close

packed, HCP)高熵合金较少见诸于报道,其中 Mg系

和 Ti系高熵合金则表现出低密度、高强度的力学性

能 [24-25]. 此外,高熵合金还表现出良好的耐腐蚀性、

耐磨性、抗辐照和超导性等优异的性能. 下文中将

逐一着重介绍高熵合金优异的力学性能. 有学者指

出 [26],由于高熵合金具有诸多优异的力学性能,因此

高熵合金未来有可能广泛用做一些重要工业领域中

的关键材料,如高超速飞行器发动机超高温材料、高

性能战斗部材料、抗辐照核能用材、轻质装甲防护材

料、低温服役用材、航空航天轻质材料等.需要指出

的是, 由于多主元合金材料在力学性能方面的优势,

可根据实际应用中的需要对结构件进行适当的拓扑

优化, 以发挥这一新型结构材料潜在的可持续性使

用价值;同时,金属结构材料应用的可持续性还表现

在材料回收处理时对杂质元素的包容性, 而针对多

主元合金热力学方面所开展的广泛研究十分有利于

对可持续性合金设计的深入理解 [27].

通常认为,高熵合金优异的力学及理化性能与其

多主元特性所造成的独特结构特征息息相关. Yeh基

于高熵合金的原子结构特征提出四种效应 [15,28]解释

这一新型多主元合金在性能及变形机理上的特殊性.

这 4种效应分别为: (1) “高熵效应”——即合金具有

高的构型熵 (参见上文的简述),这一效应在简化合金

微观组织方面起到主要作用,极大地提高了单一固溶

相的稳定性,抑制了金属间化合物的生成 [15]; (2)“迟
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滞扩散效应”—— 高熵合金中各种元素原子之间相

互作用较强, 相比于稀固溶合金其原子扩散率较低,

因此合金中析出相成核后不易生长,这十分有利于纳

米尺寸第二相的形成 [15]; (3)“晶格畸变效应”——各

种元素之间原子尺寸等方面的差异引起了严重的晶

格扭曲畸变, 被认为是高熵合金高强度的主要原因,

同时会对位错线的形貌及运动方式产生重要的影响,

下文会详细讨论 [15]; (4)“鸡尾酒效应”——即多种元

素混合后形成的合金会表现出其中任意一种元素纯

金属都不具备的性能 [15],这也意味着通过调整合金

组分及其配比可以有效地控制合金的性能. 由此可

见,在对其优异性能及力学行为进行讨论之前,我们

有必要先对这些异于传统单一主元合金的结构特征

进行详细的阐述, 以此为基础再对其变形机理等作

出深入的剖析.

1 高熵合金的原子结构特征

1.1 原子排布的长程化学无序性和短程有序性

对于多主元合金而言, 各主元之间并不存在溶

质、溶剂元素的区别,理想状态下在形成合金时各元

素原子可随机占据不同晶格位点.如图 2(a)和图 2(b)

所示,典型 BCC和 FCC结构五元高熵合金晶体单胞

中各位点上原子并非唯一确定, 因此长期以来学者

们普遍认为高熵合金虽然具有长程拓扑有序的晶体

结构, 但在化学意义上则表现为长程无序的点阵结

构[2,6].然而,理想随机固溶现象只会发生在高熵效应

主导体系自由能降低的情况之下 (例如在高温环境

中) [29],在实际制备或应用时环境温度并不能达到这

一条件, 此时生成焓也成为决定体系自由能的关键

因素.同时,各主元自身的属性 (如电负性等)以及原

子尺寸、键合能等差异都会导致原子对之间相互作

用并不一致, 因而在长程化学无序的点阵结构中往

往会出现局部的化学短程有序结构 (chemically short-

range ordering)[30]. Zhang等[31]最早通过X射线衍射、

中子散射以及扩展 X射线吸收精细结构 (extended x-

ray absorption fine structure, EXAFS)技术等实验测试

手段确认了 CrCoNi合金中短程有序结构的存在,并

指出固溶体中 Cr 原子更容易与 Ni 和 Co 构成原子

对.随后, Ding等 [30]采用基于密度泛函理论的Monte

Carlo方法模拟了 CrCoNi三元合金在变形过程中短

程有序结构的演变, 发现随着剪切应变的增加模型

(a)~(b) [15]

(a)~(b) Schematic illustrations of lattice structures of HEAs[15]

(c)~(e) 350 K 950 K 650 K

CrCoNi [29]

(c)~(e) Atomistic simulation results showing the formation of

short-range orders in CrCoNi alloy after annealing

at different temperatures[29]

(a)

(c)

Ni

Cr

Co

(d) (e)

(b)

图 2 高熵合金的微结构特征

Fig. 2 Microstructural features of HEAs

中短程有序程度逐渐增加, 同时伴随着原子结构的

演变整个体系的平均层错能由 −42.9 mJ/m2 升高到

30 mJ/m2,这将会影响到变形过程中形变孪晶或者变

形诱导相变的发生, 表现在宏观行为上则为短程有

序结构对材料强塑性的作用. 随着原子尺度模拟技

术的进步, Li等 [29]构筑了原子间相互作用的多体势

函数并建立分子动力学模型模拟了三元合金 CrCoNi

在不同退火温度下的原子稳态结构. 如图 2(c)∼图
2(e)所示, 随着退火温度的降低, 原子组态的有序程

度越来越明显, 并且呈现出不同取向上的分区结构,

图中红色虚线标注出了各区域之间的边界. 短程有

序结构形成对结构层错能造成的变化不仅会影响到

形变孪晶、相变的形核,而且也会影响相变区域的生

长 [30]. 在相变成核以后, 由于变形过程中需要额外

的能量打破有序结构, 将会使得孪晶及相变区域的

生长也受到限制作用, 同时大量纳米尺度短程有序

结构的出现也会显著阻碍位错线的滑移, 从而对材

料起到一定的强化作用 [29].因此,相比于传统合金而

言, 多主元混合形成的高熵合金中原子结构特征的

确具有很高的复杂性, 这也是其在力学性能及行为

上呈现出一定特殊性的根本原因. 从原子尺度分析
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其结构特征, 有助于从根本上认知这一新型合金的

基本属性,但这一部分工作也尚处于起步阶段,尤其

是实验方面仍需做出突破,与模拟研究相结合,从而

更加清晰地表征出高熵合金的原子结构特征.

1.2 严重的晶格畸变

除上述原子结构非均匀分布的影响外, 高熵合

金中多主元组分之间原子尺寸的差异往往会造成晶

格点阵的严重畸变.图 3(a)∼图 3(c)分别展示了纯金

属完美晶格结构、高熵合金严重畸变的晶格结构以

及造成 X射线衍射峰强度的减弱的现象. Yeh等 [32]

通过在 Cu 金属中添加不同种类的元素获取多种多

主元合金,并利用 X射线衍射研究分析其金相组成.

他们发现随着元素种类的增加,在相同衍射条件下衍

射峰的强度越来越弱 (图 3(d)所示),这主要是因为严

(a) 

(a) Perfect crystal lattice of pure metals

(b) 

(b) Severely distorted lattice of HEAs

(c) 

(c) Temperature and distortion effects on XRD intensity
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图 3 原子结构示意图显示严重的晶格畸变对 X射线 Bragg

衍射峰值强度的影响 [32]

Fig. 3 Schematic illustrations of severe lattice distortion effect

on Bragg diffraction of X ray [32]

重的晶格畸变引起的反射发生几何偏转所致. 类比

温度波动对 X射线衍射造成的弱化作用, Yeh等 [32]

在模型中引入一个结构因子, 定量地表征了由晶格

畸变造成的衍射峰值下降的现象, 这也提供了一种

反映晶格畸变程度的测试方法. 大量结果表明,高熵

合金严重的晶格畸变对材料性能起到了极其重要的

作用, 尤其是高强度 [15]. Ding 等 [33] 将 Cantor 合金

(FeCoCrNiMn) 中 Mn 元素替换为 Pd 元素, 由于 Pd

原子与其他原子之间存在较大的尺寸及电负性差异,

因此晶格畸变程度增加并存在大量的元素富集区域.

高角环形暗场 TEM 结果所得原子应变分布图显示

出明显的非均匀应变分布, 内应力显著增大导致位

错移动减缓并易发生交滑移 [33],因此 FeCoCrNiPd合

金的屈服强度相较于 Cantor 合金提升了近一倍, 且

其延展性仍能够得以保持. Osetsky 等 [34] 通过分子

动力学方法研究了多主元合金中螺旋位错的滑移方

式. 结果表明, 在应力较小的条件下, 多主元合金中

位错往往在滑移一段距离后会停止,只有当应力超过

某一值后才会发生类似于传统金属中的连续滑移[34],

可见严重晶格畸变引起位错滑移阻力的上升可显著

影响其滑移方式. 另外, 值得注意的是, 严重晶格畸

变的存在对目前已有的一些传统理论也提出了极大
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的挑战,主要问题在于经典的固溶强化、析出强化以

及位错强化理论均要考虑 Burgers矢量 b. 但当晶格

畸变严重时,晶格常数并不一致,此时 b值很可能不

是一个定值,而是一个分布区间 [35]. 因此,采用传统

理论来计算和理解高熵合金的变形机制时, 需要谨

慎考察传统理论的适用性.

多主元组分决定了高熵合金独特的原子结构特

征, 进而会影响到变形过程中不同微观机制的激活,

表现在宏观性能上则为各项优异的力学性能. 因此,

对于新型高熵合金来说, 阐明 “组分 −结构 −性能”

三者之间的关系是未来研究和设计新型高性能金属

结构材料的关键. 上文已对高熵合金特有的微结构

特征进行了简要的论述,接下来,我们将综述近年来

高熵合金力学性能方面所取得的一些重要的研究成

果,并与传统金属材料进行对比,以突出新型高熵合

金在诸多方面的应用前景.

2 高熵合金的力学性能

2.1 硬度和比强度

硬度是一种表征材料力学性能的常用方法, 其

中维氏硬度值 HV与材料屈服强度 σy之间存在一定

的比例关系: HV = c ·σy, c通常为一常数.因此,在一

定程度上硬度也能反映材料强度的高低, 而强度对

于工程设计和安全评价具有重要的基础意义 [36-37].

根据高熵合金的组分及制备方法的差异, 其硬度变

化范围较大.例如,随着 CrCoFeNiAlx 高熵合金中铝

含量的增加合金的组成相由 FCC 逐渐过渡到 BCC,

其硬度也由 110 HV升高到 510 HV [38],添加 Cu元素

后其硬度可高达 655 HV [39]. Zhang等 [40] 通过激光

熔化快速凝固的方法获得 FeCoNiCrCuTiMoAlSiB0.5

高熵合金, 由于大量间隙硼化物和马氏体相的存在,

该合金硬度高达 11.3 GPa(约 1200 HV). 此外, 在保

证高强度的同时, 若能够合理控制材料密度则更为

重要,特别是在航空航天工业、民用运输等领域,轻

量化设计一直以来都是研究的重点和热点, 既要保

证结构的安全有效又要降低能量消耗, 这也是可持

续性结构材料的一大特征 [27]. 通常采用比强度的概

念 (即强度与密度的比值)衡量不同材料的这一属性.

Senkov 等 [41] 指出: 在 BCC 相高熵合金中利用轻质

原子替代某一些原子, 在不改变晶格结构的前提下,

既能保证强度不发生大的改变又可有效降低材料密

度, 例如采用 Ti, Al, Mg, Li 等元素. 如图 4 所示, 在

FeCoCrNi高熵合金中添加了不同含量的 Al和 Ti原

子,所得合金密度介于传统钛合金和不锈钢之间,但

高熵合金的强度略高, 因此表现出了优于传统材料

的比强度 [15,42]. 图 4中平行分布的虚线代表双对数

坐标下比强度等高线, 越靠近左上角则比强度越高,

图示含铝、钛元素的高熵合金比强度处于最高水平.

目前, 有关轻质高熵合金的报道中密度最低的材料

为 Al20Li20Mg10Sc20Ti30, Youseff等 [42] 通过机械合金

化的方法将五种低密度的元素制备获得 HCP单相高

熵合金,密度仅为 2.67 g/cm3,其强度高达 ∼2 GPa,计

算可知其比强度为 0.74 GPa/(g·cm−3),是传统轻质铝

合金和钛合金的两到三倍,甚至可以与 SiC陶瓷相媲

美.

2.2 良好的延展性和高的断裂韧性

除了高强度以外,良好的塑性变形能力 (即良好

的延展性)也是金属结构材料不可或缺的基本性能,

但这两种性能往往不能兼顾. 当前所能制备的高熵

合金多为 FCC或 BCC相,其中前者表现为延展性好

而强度低, 后者则恰恰相反. FeCoCrNiMn 作为最早

被合成的高熵合金已成为模型材料获得了最为广泛

的研究,其优异的塑性变形能力也引起了学者们极大

的研究兴趣.图 5(a)展示了不同温度下 FeCoCrNiMn

合金的拉伸应力−应变曲线 [19].室温环境下,其屈服

强度约为 400 MPa,抗拉强度为 760 MPa,断裂延伸率

平均值为 56%;随着温度的降低,该合金的强度、断

裂延伸率以及应变硬化率均出现明显的上升, 拉伸

强度超过 1.2 GPa并且断裂延伸率超过 70% [19].大量

微观观察 [43-45]表明上述现象的发生主要是温度降低

导致屈服应力水平升高, 塑性变形机制由位错主导

转变为孪晶主导所致, 大量孪生变形有利于材料发

生均匀塑性变形 [46].这也与 FCC相高熵合金较低的

层错能有关,针对层错能更低的 CoCrNi合金的研究

表明: 其室温下即可形成大量孪晶组织,因而表现出

更加优异的塑性变形能力 [47].高温条件下, FCC相高

熵合金力学性能下降十分明显, 出现显著的应变软

化行为,一定温度下元素易发生定向扩散、富集形成

第二相,导致应力集中并引发断裂失效 [21,48].如上所

述,尤其是低温条件下, FCC相高熵合金均表现出高

的断裂强度和良好的塑性变形能力,因而其断裂韧性

也成为关注的焦点. Gludovatz等 [19,49]在室温和低温
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Fig. 5 Strength and fracture toughness of HEAs [19]

下通过测试带有预制裂纹的紧凑拉伸试样 (compact-

tension samples)研究了 FeCoCrNiMn和 CoCrNi两种

典型 FCC相高熵合金的损伤容限能力.图 5(b)所示,

根据 J积分计算所得高熵合金的断裂韧性高于绝大

多数结构材料. 为了从微观上解释这一现象, Zhang

等 [50]在室温条件下进行了 CoCrNi合金中裂纹扩展

的透射电镜原位观察试验. 结果展示了,在裂纹扩展

过程中,大量纳米孪晶起到了桥连 (nano-bridging)的
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作用. 除了内禀韧化机制 (intrinsic mechanism) 以外,

这种外禀韧化机制 (extrinsic mechanism)也有助于提

高 FCC 相高熵合金的断裂韧性. 相较而言, BCC 相

高熵合金则具有较高的强度但延展性较差, 例如铝

含量较高的 (FeCoNiCrMn)89Al11 高熵合金 [38], 其屈

服强度高达 1.2 GPa,但延伸率不到 8%;由多种难熔

金属元素混合而成的 NbMoTaW高熵合金组成相以

BCC相为主,在晶界附近存在少量偏析相,室温下压

缩应变仅为 1.5%, 裂纹沿着平行于压缩方向快速扩

展导致脆性失效 [51]. BCC 相高熵合金中塑性变形

能力较好的退火态 TaNbHfZrTi在室温条件下, 屈服

强度超过 1 GPa 且延伸率大于 10%, 特别是单轴压

缩加载时应变可超过 50% [52]. 这种拉压不对称性在

下文讨论典型 BCC相高熵合金变形行为时会具体论

述.随着温度上升, BCC相高熵合金的延展性会得到

提高,位错滑移将更容易激活,甚至有少量孪晶的出

现,一些合金开始由脆性转变为韧性,但此时强度降

低较为明显 [53]. 由此可见,与传统金属相类似,高熵

合金中强塑性匹配问题依然是亟需解决的重要问题,

下文中也将介绍针对不同类型高熵合金所提出的一

些强韧化策略.

2.3 疲劳性能

高熵合金作为一种极其具有应用前景的金属结

构材料, 强韧性决定了其工程应用中的安全性, 而

疲劳性能将直接决定实际应用中结构件的使用寿

命, 因此研究该新型合金中疲劳裂纹起始、扩展的

具体过程及其微观机制也是十分必要的. 对于韧性

金属材料而言,决定疲劳裂纹扩展的因素有很多,诸

如加载频率 f、应力比 R、环境温度和微观结构等.

但当加载条件确定后, 疲劳裂纹扩展速率 da/dN (a

为裂纹长度, N 为循环次数) 主要取决于裂纹尖端

应力强度因子的变化 ∆K. 从 da/dN-∆K 曲线上, 可

将疲劳裂纹起始后进行扩展直至失效分为 3 个阶

段 [54]: (i) 初始扩展阶段: 当 ∆K 大于疲劳裂纹扩

展门槛值 ∆Kth 时, 裂纹开始扩展, 此时扩展速率较

低但很快达到一定的扩展速率 (小于 10−9 m/cycle),

其中 ∆Kth 越大表明该材料抵抗疲劳裂纹扩展的能

力越强; (ii) 随后裂纹扩展速率的增长率有所降低,

通常采用 Paris 公式, 即 da/dN = c · (∆K)m, 对这

一阶段的演化过程加以描述, 其中 c 和 m 为材料

相关的常数; (iii) 进入第三阶段后, 裂纹扩展速率

da/dN 已经很高, 很快会发生失稳扩展导致材料发

生断裂破坏. 图 6(a) 所示为 Thurston 等 [55] 在不同

温度下采用定循环载荷 (R = 0.1, f = 25 HZ) 研

究 FeCoCrNiMn 高熵合金中疲劳裂纹扩展行为所得

的 da/dN-∆K 曲线, 图中空心圆圈和方块分别表示

293 K 和 198 K 温度下测试的结果. 随着温度降低,

FCC 相高熵合金通常表现强度和断裂韧性同时提

高,疲劳加载时可以看到 ∆Kth随温度降低而增加,由

4.8 MPa·m1/2 升高到 6.3 MPa·m1/2, 而且第一阶段裂
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纹扩展速率下降了近一个量级 [55]. 但是第二阶段低

温条件下曲线的斜率有所上升,即对应的 Paris公式

中幂指数大小由 3升高到了 4.5,这主要是因为低温

条件下裂纹扩展主要机制由沿晶界断裂转变为穿晶

断裂 [55].与传统合金钢相比, FCC相高熵合金与孪晶

诱导变形的 TWIP(Twinning-induced plasticity)钢表现

出极为相似的疲劳裂纹扩展行为, 且均明显优于奥

氏体不锈钢.图中还给出了由 FCC相和 BCC相组成

的铸态 Al0.2CrFeNiTi0.2和 AlCrFeNi0.2Cu高熵合金的

疲劳裂纹扩展曲线 [56], ∆Kth值升高到了 17 MPa·m1/2.

相较于均匀细晶组织疲劳失效后平整的断口, 铸态

组织断后表面更加粗糙, 裂纹扩展所需能量更多一

些,因此对应的裂纹扩展门槛值则更高.图 6(b)对比

了Al0.5CrFeCoNiCu高熵合金与其他传统合金和块体

非晶材料的疲劳极限 [57],如图所示高熵合金在更高

的应力水平下表现出更长的疲劳寿命. 但是高熵合

金的数据存在一定的分散性, 这可能与该高熵合金

中存在大量的氧化铝颗粒以及微裂纹有关, 因此一

些学者们指出减少这些缺陷的数量能够提高高熵合

金的疲劳性能 [57],从而进一步确保高熵合金抗疲劳

性能的实际应用.

2.4 高温力学性能的稳定性

如前文所述, 高熵效应是多主元合金中易获得

单一固溶相的重要原因.考虑到系统自由能 ∆Gmix计

算时 −T∆S mix中温度的影响,升高温度十分有利于提

高高熵合金中固溶相的稳定性. 同时考虑到高熵合

金中多主元之间相互作用引起的迟滞扩散效应, 该

新型合金呈现出良好的高温力学性能.近年来,大量

的实验结果证实了高熵合金的这一性能优势, 使得

其在高温结构合金领域有着广阔的应用前景 [51,58-60].

尤其是多种难熔金属元素混合形成的 BCC单相高熵

合金, 其高温力学性能甚至优于目前被广泛应用于

燃气轮机等工业领域的镍基高温超合金. 如图 7 所

示, 两条虚线显示了常用的两个牌号镍基超合金屈

服强度随加载温度变化的趋势, 其他实线则表示多

种不同组分高熵合金中温度对其力学性能的影响 [1].

低温条件下, 高熵合金与 Inconel 718 镍基超合金的

屈服强度相近, 随着温度升高 Inconel 718 从 700◦C

开始出现显著的软化, 而 NbMoTaW 高熵合金发生

明显软化时对应的温度则高达 1200◦C. 在 1000◦C

时, NbCrMo0.5Ta0.5TiZr 的屈服强度依然高于 1 GPa,

Senkov等 [60] 将其中的 Cr元素用 Al元素替代,由于

晶粒内形成高密度纳米层状析出相,室温下其屈服强

度高达 2 GPa, 800◦C时依然能够保持在 1.6 GPa, 直

到温度上升到 1000◦C 时才会出现明显的强度下降.

但需要注意的是, 以上高熵合金的力学性能均源自

于单轴压缩实验,而 BCC相高熵合金较低的拉伸延

伸率依然是限制其应用的主要因素. 为了在工程应

用中对高熵合金优异的高温力学性能加以利用, 我

们需要进一步综合研究其断裂韧性、疲劳和抵抗蠕

变等性能,系统地分析其各项属性,以保证实际应用

的可靠性.
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图 7 典型 BCC相高熵合金随加载温度改变其屈服强度的变化,并

与现有镍基超合金高温性能进行对比的结果 [1]

Fig. 7 Variation of yield strength with increasing temperature in typical

BCC HEAs and Ni-based superalloys [1]

2.5 蠕变性能

受严重晶格畸变和局部位点结合能不同的影响,

高熵合金通常表现出较高的扩散阻力, 因此相比于

传统纯金属或稀合金而言, 高熵合金的蠕变行为也

必定有所改变. 根据所施加应力和环境温度的变化,

可将蠕变行为的微观机制分为 5种类型 [61]: (i)当应

力 σ 大于理论剪应力时, 原子面的简单滑移将主导

塑性流动行为; (ii)当 σ/G > 10−2 时 (G 为材料的剪

切模量),位错滑移会发生; (iii)当 10−5 < σ/G < 10−2

时,蠕变行为由位错蠕变主导,包括位错滑移、攀移

并伴随有空位扩散; (iv) 当 σ/G 6 10−5 时, Nabarro

等提出一种扩散机制,空位将沿着晶界扩散,称之为

Nabarro-Herring蠕变,此时蠕变率反比于平均晶粒尺

寸的平方; (v)当环境温度更低时,晶界扩散成为主导

机制,此时称之为 Coble蠕变,此时蠕变率反比于平
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均晶粒尺寸的立方. Kang等 [62]在 535∼650◦C的温度

下研究了退火态 FeCoCrNiMn高熵合金的蠕变行为,

结果表明: 当应力水平大于 40 MPa 时, 主导变形机

制由位错攀移机制变化为黏性位错滑移机制, 高熵

合金中原子尺寸较大的 Cr 原子与其他原子具有较

大尺寸失配,易发生偏聚,从而对位错滑移产生拖曳

作用. 此外,也可根据蠕变应变率随应力的变化关系

n = ∂ ln ε̇/∂ lnσ,推断蠕变行为的主导机制 [63]. 通常

当 n = 1 时, 对应扩散主导的蠕变行为, 即 Nabarro-

Hering蠕变或 Coble蠕变;当 n = 2时,对应蠕变机制

为晶界滑移;当 n > 3时,则为位错蠕变控制.如图 8

所示, Lee 等 [64] 研究了纳米晶 FeCoCrNiMn 高熵合

金在球形压头作用下的蠕变行为, 相较于粗晶高熵

合金, 纳米晶高熵合金在更高的应力作用下的蠕变

应变率与粗晶高熵合金相当. 对比双对数坐标下蠕

变应变率 ε̇随应力水平 σ变化的曲线斜率可知: 在

小晶粒时,蠕变机制由晶界扩散主导;而在大晶粒时,

则主要由位错滑移和攀移控制塑性流动.此外,图中

显示在同样的应力水平下,纳米晶 FeCoCrNiMn高熵

合金的蠕变率比纳米晶纯镍的理论值要小 3个量级,

这主要归因于高熵合金中特殊晶格结构所引起的迟

滞扩散效应 [64].
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并与纳米晶纯镍的理论值做对比 [64]

Fig. 8 Relationship between creep strain rate and stress for

FeCoCrNiMn HEAs with different grain sizes [64]

2.6 抗冲击性能

由于具有优异的抗冲击性能, 高强韧合金是冲

击防护领域迫切需求的材料. FCC 相高熵合金在准

静态条件加载时已经表现出了极高的断裂强度和应

变硬化能力, 特别是在低温环境加载时其强度和延

展性均获得显著的提升, 这往往归因于塑性变形过

程中大量形变孪晶的生成对应变硬化产生的巨大贡

献. 通常认为低温和高应变率对塑性变形具有类似

的影响, 因而高熵合金在高应变率下的力学响应也

引起了学者们极大的研究兴趣. Li等 [65]首先系统地

研究了 Al0.3CoCrFeNi高熵合金高应变率压缩力学行

为.由于固溶效应、林位错之间相互作用以及孪晶硬

化等耦合作用, 高熵合金表现出优于传统合金的应

变硬化能力及高的应变率敏感性. 随后, Li等 [66] 采

用如图 9(a)和图 9(b)所示帽形剪切试样,通过 Hop-

kinson压杆在指定区域产生集中的剪切变形,研究了

FeCoCrNiMn高熵合金抵抗剪切变形的能力. 通过图

9(b)中绿色的限制环的厚度控制加载应变的大小.研

究结果表明, FCC 相高熵合金优异的应变硬化能力

使得剪切应变高达 ε = 7时才能引起局部热塑性失

稳变形 (即生成绝热剪切带) [66]. 为了解决 FCC相高

熵合金低屈服强度的问题, Ma 等 [67] 在此基础上通

过预轧制细晶化和退火处理后获得了高强韧 CoCrNi

合金,并考察它的高应变率剪切变形能力,结果如图

9(c) 和图 9(d) 所示. 类比于具有相似微观结构的传

统金属或者合金, CoCrNi 高熵合金表现出更加优异

的均匀剪切变形能力和高的剪切韧性, 尤其是高应

变率和低温条件耦合作用时, 大量形变孪晶的生成

促使硬化能力进一步提升, 使该材料表现出更好的

抗剪切变形能力.

2.7 抗辐照性能

高熵合金复杂而独特的微结构特征有利于各

项力学性能的改善. 严重的晶格畸变以及组分的

复杂性可以有效降低电子、声子和磁振子的平均

自由程, 并改变缺陷的形成能量、迁移能垒和扩散

路径, 进而影响到辐射早期缺陷的形成和相互作用

以及间隙空位的重组等过程. 在传统金属中, 缺陷

及元素偏聚的出现往往会影响到材料性能的转变,

如辐照脆化现象等 [68]. 相较而言, 学者们认为高

熵合金抵抗辐射损伤的能力会远强于传统合金材

料 [69]. Granberg 等 [69] 通过辐照实验和分子动力

学模拟, 对比研究了 Ni、NiFe 和 NiCoCr 合金抵

抗辐照损伤的能力, 发现多元合金中位错移动的能

力大大降低, 导致损伤的数量减少了 2∼3 倍. Lu

等 [70] 为了更加全面地解释多主元合金抗辐照损伤

的微观机制, 继续增加合金元素的种类, 其研究对

象还包括 NiCo、NiCoFe、NiCoFeCr 和 NiCoFeCrMn
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图 9 FCC相 CoCrNi合金在高应变率作用下的力学行为 [67]

Fig. 9 Mechanical behaviors of HEAs under high strain rate [67]

等合金, 在 500◦C 环境温度下进行不同剂量的离子

辐照实验. 图 10(a)和图 10(b)分别给出了一定辐照

时长后, 合金内孔洞和位错的分布情况. 相比于纯

金属或稀合金中分布于表面的较大尺寸孔洞, 多主

元合金中孔洞数量虽然增多但其尺寸均十分微小,

并且分布在一定的深度范围内. 全部孔洞的体积反

映了辐照所造成体积肿胀的程度. 根据统计, 3 MeV

Ni+ 离子辐照后纯 Ni 金属的肿胀率为 9%, NiFe 合

金则降低到 0.45%, 而 NiCoFe 和 NiCoFeCrMn 的肿

胀率仅为 0.15%和 0.1% [70]. 孔洞是由辐照所致空位

的聚集造成的, 辐照导致间隙缺陷的聚集 (图 10(b)

中 HRTEM 所示) 也会造成位错环和位错网络的出

现. 如图 10(b)所示, 大量的位错环或者位错网络由

表面一直延伸至一定的深度,分布于孔洞层之上. 因

此,与纯金属或稀合金相比,多主元合金中位错区和

孔洞区的分布恰好呈相反的分布, 这是因为原子结

构的差异使得辐照所致间隙缺陷的迁移方式转变为

局部点缺陷的重组, 而不是稀合金中由内部直接迁

移至表面才消失 [70-71]. 间隙缺陷迁移方式的改变使

得辐照损伤的微观特征发生改变,也大大提升了抵抗
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Fig. 10 Behaviors of Ni-based alloys and HEAs under after irradiation with 3 MeV nickle ion at 773 K

辐照的能力 [70].除了表征孔洞体积以外, Jin等 [71]采

用一种更加直观的方式表征了不同合金在一定剂量

离子辐照后体积肿胀的程度. 如图 10(c) 所示, 采用

一定形状的格栅保护使得离子辐照仅发生在特定区

域, 可以看到辐照后多主元合金中几乎没有形成台

阶,而纯 Ni中则形成很高的台阶. 图 10(d)中统计数

据更加清晰地展示了不同合金的辐照肿胀程度.

2.8 耐磨性

前文提及一些高熵合金具有很高的硬度, 且在

高温条件下力学性能更稳定, 这使得这些高熵合金

有可能进一步成为良好的耐磨材料, 因而激发了大

量针对不同主元高熵合金耐磨性的研究. Wu 等 [72]

首先研究了不同铝含量 AlxCoCrCuFeNi高熵合金的

黏着磨损行为, 他们发现随着高熵合金中铝含量的

增大,组成相由 FCC转变为 BCC结构, 磨损机制也

由分层变为氧化磨损, 这主要是由材料硬度的上升

所致, 同时表面形成氧化膜也有利于耐磨性的进一

步提升. 但是,由于 BCC相合金的塑性较差,该类合

金材料的可加工性通常比较弱. Chuang 等 [73] 为了

能够获得耐磨性较好的 FCC相高熵合金, 通过调整

合金元素比例最终确定了 Co1.5CrFeNi1.5Ti0.5 合金体

系,并系统研究了其耐磨性能.如图 11(a)所示,与现

有的两种耐磨钢相比, 该高熵合金抵抗磨损的能力

提高近一倍 [73]. 相比而言, 两种耐磨钢室温下的硬
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度与高熵合金相当甚至还高一些,但如图 11(b)所示,

根据不同温度下各种材料氧化增重实验结果可知高

熵合金的抗氧化性更好一些, 同时不同温度下硬度

测试结果显示高熵合金的高温稳定性更好, 因此该

型高熵合金的耐磨性更加优异.此外, Braic等 [74] 探

索将 (TiZrNbHfTa)N和 (TiZrNbHfTa)C高熵合金作为

Ti合金保护涂层来实现高熵合金薄膜在生物医药领

域的应用,以提高植入体的性能及使用寿命. 实验结

果展示该合金的硬度可达 30 GPa, 表面磨损率仅为

0.2 × 10−6 mm3/(N·m).

3 典型高熵合金的力学行为及变形机理

上一部分内容逐一论述了高熵合金所具有的诸

多优异性能, 而特定晶格类型的高熵合金往往仅具

有某一或某几方面的性能优势. 例如 FCC相高熵合

金具有高的断裂强度和良好的延展性; BCC 相则表

现出高强度、高温稳定性和耐磨性等等.特殊的微结

构特征会对其力学性能有着重要的影响,而具有不同

晶格结构的高熵合金所表现出的不同力学行为也取

决于变形过程中微结构的演化, 即不同材料的塑性

变形机理有所差异. 以下将列举几种典型高熵合金

的塑性变形行为,并对其微观机理进行详细地阐述.

3.1 面心立方相高熵合金的变形行为

FCC单相高熵合金中典型代表就是被广泛研究

的 Cantor合金 (FeCoCrNiMn), 其具有优异的塑性变

形能力, 尤其是低温条件下同时具有高的强度和良

好的延展性,这主要源自于该型合金极强的应变硬化

能力,能够在获得高强度的同时,有效延迟单轴拉伸

时局部塑性失稳 (即颈缩行为)的发生.室温下,在塑

性变形的初期位错主要在最密排晶面上沿 1/2⟨110⟩
方向进行滑移, 随后扩展为 1/6⟨112⟩ 方向 Shockley

偏位错,并伴随有大量层错,偏位错之间分离的距离

对于刃型位错而言约为 3∼4 nm, 而螺型位错更可达

5∼8 nm, 因此位错交滑移较难发生, 这也与实验中

观察到大面积平面滑移以及晶界附近位错塞积的现

象相符合 [43-44,75]. 原位 TEM 观察结果表明 [50], 偏

位错的滑移能力要强于全位错, 但快速移动的偏位

错也会受到全位错滑移所形成平面滑移带的阻碍作

用. 在较大应变时, 多个滑移系上偏位错被激活, 这

些偏位错在相交滑移面上相互作用促使呈平行六面

体结构的体缺陷形成, 这也会对平面滑移起到阻碍

作用 [46]. 当位错密度随变形 (εtrue ≈ 0.3)增大到一定

程度时,大量胞状位错结构形成,这意味着位错的产

生和湮灭已达到动态平衡, 位错之间相互作用只能

维持到如此大的变形能力. 在变形的末期,有少量孪

晶的形成,但此时局部变形已经开始,很快会导致失

效 [44]. 相比而言,液氮温度下加载时,初始变形阶段

仍表现为位错平面滑移, 但随着低温条件下应力水

平的上升,在较小应变 (εtrue ≈ 0.08)时孪生变形便被

激活, 大量孪晶界的出现有效地阻碍了位错的滑移,

从而大大提升了位错存储能力, 因此合金的硬化能

力可维持在一个相对稳定的水平 [47],直到应力水平

与应变硬化率大小相当,根据 Considère准则,此后变

形很快会进入局域化, 进而发生颈缩失效. 因此, 研

究者们普遍认为变形机制由位错主导转变为孪生主

导是延展性提升的主要原因,这与 FCC相高熵合金

较低的堆垛层错能有关 [76-77], 也取决于孪生激活时

所需的临界剪应力的大小 [44,47]. 为了进一步更加直

观地研究分析低温条件下 FCC相高熵合金延展性增

加的根本原因, Ding等 [78]通过低温条件 (−180◦C)下

原位 TEM加载实验实时观察了 FCC相高熵合金中

微观结构的演化过程.如图 12所示,除了大量孪晶的

出现以外,他们还观察到了位错交滑移现象 (图 12(b)

所示),以往认为这种变形机制很难在低层错能 FCC

相高熵合金中发生;此外,在位错与晶界相互作用的

位置附近,不同方向滑移系上位错易被激活发射,同

时晶界上偏位错的发射会导致大量形变孪晶的生成

(图 12(c), 图 12(d) 所示). 正是这一系列微观机制的
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(a) 

(a) Deformation twinning

(b) 

(b) Cross slip of dislocations

(c) 

(c) Interactions between dislocations and grain boundary

(d) 

(b) Formation of deformation twins caused by emission

of partial dislocations from grain boundary

图 12 低温条件下原位 TEM表征面心立方结构高熵合金中多重微观机制的协同作用 [78]

Fig. 12 In-situ TEM observations showing synergistic actions of multiple deformation mechanisms in FCC HEAs when

loaded at cryogenic temperature [78]

协同作用, 才导致低温条件下 FCC相高熵合金表现

出极其优异的塑性变形能力 [78].

3.2 体心立方相高熵合金的变形行为

BCC单相高熵合金则往往表现出极为有限的塑

性变形能力,这也是未来限制其应用的关键因素.需

要注意的是,一些 BCC相高熵合金单轴压缩变形时

仍然具有相当的变形能力, 室温压缩 TaNbHfZrTi高

熵合金断裂应变可达约 0.4 [53]. BCC 相高熵合金组

成元素的熔点都较高,因此在固化过程中形成了大量

枝晶结构和不同程度的元素富集现象,例如 TaNbH-

fZrTi 高熵合金中枝晶中富含 Ta 和 Nb, 枝晶之间的

区域则富含其他熔点相对较低的元素,在不含有枝晶

的区域则不存在元素富集的现象 [79]. Dirras等 [80]在

铸态 TaNbHfZrTi高熵合金元素富集程度不同的位置

切割拉伸试样后进行测试,发现不同试样的屈服强度

和延伸率均存在较大差异,其原因可归结于试样中枝

晶元素富集的程度不一样并且铸造缺陷 (如孔洞等)

也是随机分布的. 随后, Senkov等 [52] 通过对 TaNbH-

fZrTi高熵合金冷轧后退火再结晶处理, 有效改善了

其微观结构,获得平均晶粒尺寸约为 22 µm的均匀等

轴晶,使其延伸率提升至约 10%,断口形貌观察表明

断裂模式以晶间断裂为主.在此基础上, Juan等 [81]通

过控制退火温度获得晶粒尺寸分别为 38 µm, 81 µm

和 128 µm 的合金. 虽然随着晶粒尺寸的增大, 合金

的强度有所降低,但延伸率进一步增大到 20%,并且

呈现出一定的晶粒尺寸相关性. 由于 BCC相高熵合

金塑性变形能力很差, 因此当前针对该型高熵合金

塑性变形机理方面的研究较为匮乏. 仅有的一些微

结构演化也是基于压缩变形后微观表征分析得到的.
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图 13(a)∼图 13(c)展示了不同压缩应变时 BCC相高

熵合金中位错组态形貌 [82].小应变时,变形由局部区

域内螺型位错的平面滑移主导,缺陷分布呈现出一定

的非均匀性, 可分为包含位错环/偶极子的硬区和未

变形的软区. 大变形时,随着软区内位错的激活以及

交滑移的发生, 这些区域中的微结构变的较为均匀,

但位错间相互作用也使得湮灭率升高,应变硬化率有

所下降,变形进入局部变形阶段.最近的研究结果 [83]

表明, 通过控制位错组态的演化可以同时提升 BCC

相高熵合金的强度和延展性. Lei等 [83] 在 TiZrHfNb

高熵合金中掺杂了 2 at.%的氧原子,间隙氧原子导致

大量有序结构体的形成, 对位错起到了钉扎和增殖

的作用,从而大大改善了其塑性变形能力,相关的细

节将在下文中关于弥散强韧化中做重点介绍. 此外,

BCC相高熵合金还表现出优异的高温力学性能. Eleti

等 [84-85] 在不同高温条件下研究了 TaNbHfZrTi高熵

合金变形过程中微结构的演化,如图 11(d)∼图 11(f)

所示. 应变导致晶界在迁移过程中隆起,在高温条件

下极易导致在晶界处形成图中所示大量的动态再结

晶晶粒,这将引起变形过程中明显的软化现象.他们

同时指出, 变形过程中再结晶区域内晶界滑移和非

再结晶区域内位错滑移共同主导其高温环境下塑性

变形的发生 [84-85].

3.3 密排六方相高熵合金的变形行为

目前制备所得密排六方相合金种类还较少, 因

此针对该型高熵合金的研究也尚未全面展开. 已报

道的 HCP相高熵合金主要以镧系稀土元素为主,例

如 YGdTbDy 系列高熵合金 [86], 需要注意的是, 这

类合金在晶界处往往存在一些元素富集形成的氧化

物,且晶粒内也会弥散分布大量的纳米氧化颗粒 [87].

Soler 等 [87] 在 YGdTbDyHo 高熵合金中切出直径为

1.25∼10 µm的微柱后,沿 [1̄21̄2]方向进行压缩加载,

随后根据不同滑移系 Schmidt 因子计算其开动所需

临界剪应力. 结果表明, 变形以基面滑移系 ⟨a⟩ 开
动为主,而且除了尺寸效应会影响材料强度以外,随

着直径增大试样内部弥散氧化物的增多, 材料强度

(b)(a) (c)

(d) (e) (f)

(a)~(c) εp/.% εp/.% εp/% [82]

(a)~(c) TEM images of dislocation distributions in BCC TiZrHfNbTa HEA at different strains[82] of εp/.%, εp/.% and εp/%

(d)~(f) T = 1000℃ T = 1100℃ T = 1200℃ TiZrHfNbTa [84]

(d)~(f) Dynamic recrystallization along the grain boundaries indeformed TiZrHfNbTa at different temperatures[84]

图 13 BCC相 TiZrHfNbTa高熵合金不同应变时位错组态形貌以及在不同温度下的晶粒结构演化

Fig. 13 Dislocation and grain structures of BCC TiZrHfNbTa during deformation at different strains and temperatures
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也会升高. 此外, Rogal 等 [88] 通过等比例混合 4 种

HCP元素后熔炼铸造制备成 HfZrTiSc高熵合金, 该

合金表现出良好的强塑性匹配度, 应变硬化能力很

强, TEM结果表明:在 HCP固溶相中,大量局部滑移

带内部存在超高密度的位错, 可见位错滑移仍是主

要的塑性变形机制.除了调控元素种类以外,近期的

研究结果表明相变诱导塑性 (transformation-induced

plasticity, TRIP) 的发生也能使得面心立方相高熵合

金转变成密排六方相 [89-90]. Bu 等 [91] 采用 TEM 原

位拉伸加载双相 (FCC+HCP) 高熵合金试样的方式,

原位观察了 HCP相内微结构的演变过程.他们发现,

变形过程中, ⟨a⟩, ⟨c⟩甚至 ⟨a+c⟩等多种位错形式同时
激活,使得 HCP相表现出极好的变形能力,尤其是非

基面滑移 ⟨a+c⟩的比例可达 31%,这十分有利于位错

双交滑移的发生,如图 14所示. 定量分析 HCP相晶

格常数后, 可得 c/a 比值为 1.616, 小于理想 HCP 晶

格常数比值 1.633,这表明正是晶格结构参数的变化

促进了非基面滑移的开动 [91].因此,他们指出可通过

调节晶格参数的比值实现 HCP相高熵合金的韧化设

计 [91],这也为今后高性能高熵合金的设计提供了一

个新的思路.

(a) <c+a>

(a) TEM image of step-shaped <c+a> dislocation segments

(b) 

(b) Schematic illustration of double cross slip

图 14 HCP相高熵合金中 ⟨c+a⟩位错引起的双交滑移 [91]

Fig. 14 Double cross slip of ⟨c+a⟩ dislocations in the HCP HEA [91]

3.4 多相高熵合金的变形行为

如前所述,类似于传统金属材料,单相高熵合金

依然很难兼有高强度和良好的延展性. 为了解决这

一难题, Lu 等 [92] 提出将高强度 BCC 相和高塑性

FCC相结合组成多相高熵合金以获得材料综合性能

的大幅提升, 这种材料也被称为 “共晶” (eutectic) 高

熵合金.随后, Gao等 [93]详细地分析了AlCoCrFeNi2.1

共晶高熵合金的微结构,他们认为 FCC相和 BCC相

在变形时的相互协同作用是材料性能提升的主要原

因.软的 FCC相通过位错平面滑移和层错变形承担

了大部分塑性变形,硬的 BCC相则充当强化相. Wani

等 [94-95] 为了进一步提升该型合金的强度,通过细晶

化处理将原本呈层状分布的双相组织变为等轴细晶

组织, FCC 和 BCC 相呈随机均匀分布, 材料强度提

高了一倍以上, 但却损失了部分延展性. 可见, 双相

组织的空间分布对共晶合金的性能具有较大的影响.

Shi 等 [96] 在此基础上通过恰当的热机械处理, 既保

持了不同相组织的层状分布, 又在层内形成了亚微

米尺寸的细晶组织.图 15(a)给出了不同退火温度下

所得共晶高熵合金的拉伸应力 −应变曲线, 可以看

出在材料强度大幅提升的同时, 延展性也有所增加.

图 15(b) 清晰地展示了不同应变下材料内部微结构

的变化. 由于不同相之间强度的差异, 材料在微观

尺度上呈现出渐进式屈服的过程, FCC 相首先发生

塑性变形,可观察到大量位错在界面处塞积,这些位

错的形成对软相也起到强化作用; 直到应力达到一

定水平时 BCC 相也发生屈服, 但是如图 15(c) 所示

变形仍主要集中在软相 FCC 区域. 此外, 如图 15(b)

中所示,层状结构可以有效阻碍微裂纹的扩展,这表

明分层组织会进一步起到韧化的作用. 其他共晶高

熵合金还包括由 FCC相和 Fe2Nb型 Laves相组成的

CoFeNi2V0.5Nb0.75 以及 CoCrFeNiNbx 高熵合金 [97-98],

而且熔融状态共晶合金通常具有更好的流动性、良

好的可铸造性,使其具有极大的工业应用价值 [92].

3.5 亚稳态高熵合金的变形行为

在传统合金领域, 亚稳态相组织的设计思想已

广泛应用于高锰钢和钛合金等材料,形变诱导相变的

发生能够有效提升材料的塑性变形能力. 随着高熵

合金的设计逐渐演变为非等原子比组分的混合,调节

元素比例可以改变合金中相稳定性和堆垛层错能等,

进而影响到高熵合金塑性变形机制的转变.基于以上

想法, Li等 [89] 调节 Fe80−xMnxCo10Cr10 中Mn元素的
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图 15 双相异质层状 (dual-phase heterogeneous laminated, DPHL)高熵合金的变形行为 [96]

Fig. 15 Deformation behaviors of dual-phase eutectic HEAs [96]

含量 x,随着 x值减小,合金中 FCC相的稳定性也越

来越低. 高熵合金的塑性变形机制由位错滑移主导

过渡到孪晶诱导变形进而转变为相变诱导变形. 当

x = 30时,合金中能够稳定存在 FCC和 HCP双相组

织.图 16给出了室温下亚稳态双相高熵合金拉伸变

形时,随应变增加内部微结构演化的具体过程. 变形

引发的马氏体相变 (FCC相 → HCP相)成为主要的

微观塑性变形机理. SEM电子隧道衬度成像 (electron

channel contrast imaging, ECCI)结果表明,局部变形前

FCC相内已经存在大量由 Shockley偏位错滑移形成

的层错组织,层错叠加进而演化为 HCP薄层可作为

马氏体相变的成核点,随着变形的继续增大则出现大

面积的位移型相变.双相组织中界面的形成和相变的

发生均十分有利于增加应变硬化率,这是因为大量面

缺陷的形成可有效减小位错滑移的平均自由程,位错

在相界面处塞积引起极大的背应力也会阻碍其他位

错的滑移,起到促进加工硬化、延缓局部失稳的作用,

所以亚稳态高熵合金通常会表现出强度和延展性的

εloc  = 0% εloc  = 10% εloc  = 30% εloc  = 45% εloc  = 65%

图 16 室温下随着应变增加亚稳态高熵合金中相变诱发形变的微观结构演化过程 [89]

Fig. 16 Microstructure evolution in metastable Fe50Mn30Co10Cr10HEA dominated by transformation-induced plasticity at room temperature [89]



350 力 学 学 报 2020年 第 52 卷

同时增加. 类比于 FCC金属, Huang等 [99] 将这一概

念推广到了 BCC相高熵合金,借助亚稳态设计思想

改善 BCC相高熵合金较差的塑性变形能力. 他们以

铸态 TaxHfZrTi 高熵合金作为研究对象, 改变 Ta 元

素比例以获取 BCC相和 HCP相组成的亚稳态双相

组织高熵合金.拉伸加载时,虽然屈服强度有所降低,

但相变诱导塑性效应极大地提升了高熵合金的变形

能力,延伸率由约 4%增大到了约 30%.

4 高熵合金的强韧化

强度和韧性是评判金属结构材料综合性能的两

项重要指标,但是这两者之间往往并不能兼顾. 传统

金属中提高材料的强度必将以损失其塑性变形能力

作为代价, 这也是长期以来影响金属材料发展的一

个巨大困扰. 直到近年来,针对高熵合金强韧化的研

究工作被广泛开展, 由于元素组分及复杂结构等宽

域属性,可调控性也大大增强,众多强韧化策略的提

出甚至可以实现强度和韧性的同时提高. 例如上文

中提及的层状结构双相细晶组织高熵合金 (共晶组

织强化) [96] 以及亚稳态相变高熵合金 (TRIP效应强

化) [89]均可达到强塑性的良好匹配,下文中将从其他

几个方面进一步综述高熵合金强韧化的研究进展.

4.1 固溶强化

传统合金中固溶强化是指将金属或非金属原子

融入基体材料原子点阵的间隙或者节点上 (可称为

置换固溶或者间隙固溶), 从而引起晶格畸变, 产生

局部应力场, 增大位错滑移阻力而达到强化的目的.

稀固溶体中位错滑移与溶质原子相互作用会引起强

化现象, 但高熵合金中所有原子并没有溶剂、溶质

之别, 并且本身晶格畸变程度就较为严重, 因此早

期认为高熵合金中置换固溶引起的强化作用并不明

显 [38,77,86,99]. 但 Ding等 [33] 最近的研究结果表明,高

熵合金中通过元素调节可实现固溶强化的显著增强.

上文论述高熵合金中严重晶格畸变时,已经提及 Cr-

CoFeNiPd高熵合金中, Pd原子引起的尺寸失配导致

的严重晶格畸变以及电负性差异引起的元素富集的

共同作用,会使得位错滑移阻力增加 [33]. 此外, TEM

原位加载观察结果表明,塑性变形过程中大量位错交

滑移得以启动,因此 CrCoFeNiPd高熵合金不仅强度

提升了一倍,同时还能够保持延展性不降低 [33].高熵

合金中非金属元素的添加则通常以间隙固溶的方式

发挥强化作用,包括 C, O, N等元素. Wang等 [101] 在

Fe40.4Ni11.3Mn34.8Al7.5Cr6高熵合金中添加不同含量的

C原子, 随着 C含量的增加合金的层错能显著降低,

位错组态由波浪式滑移转变成以平面滑移为主, 形

成的大量显微滑移带有利于变形的均匀化, 因而表

现出较高的强度和延展性. Chen 等 [102] 在 BCC 相

ZrTiHfNb0.5Ta0.5高熵合金中添加不同含量的 O原子,

XRD和 TEM测试结果表明其微观组织均匀单一,但

随着 O含量增加晶格常数发生改变,这说明 O原子

溶于晶格点阵中. 相关的力学测试也表明 O含量的

增加不仅能够提高强度,而且能够改善热稳定性.

4.2 细晶强化

根据经典的 Hall-Petch公式

σy = σ0 + k/
√

d (2)

式中, d为晶粒尺寸, k为材料常数. Hall-Petch公式表

明, 随着晶粒尺寸的减小, 材料的强度会升高. 这一

理论在传统金属中已经得到了大量的验证, 晶界对

位错滑移的阻碍作用是根本原因. 高熵合金中晶粒

细化也是有效的强化手段. Sun等 [103]通过大塑性变

形后恰当地控制退火温度可将平均晶粒尺寸减小至

约 500 nm.图 17(a)所示为不同晶粒尺寸 Cantor合金

的应力−应变曲线.但需要注意的是,强度提升的同

时细晶高熵合金的延展性已经下降至原始粗晶材料

的一半以下, 这主要是由小晶粒尺寸位错存储能力

降低,加工硬化能力减弱所造成的. 他们进一步研究

了不同晶粒尺寸 Cantor合金力学性能对环境温度的

依赖性 [104],如图 17(b)所示 Hall-Petch公式中常数项

随着温度降低而增大,因此,细晶 FCC相高熵合金在

低温环境下依然能够获得强塑性的良好匹配 [105].另

外, Yoshida等 [106] 等在室温下通过对比研究十余种

多主元合金力学性能随晶粒尺寸的变化, 定量地给

出了不同组分中/高熵合金的 Hall-Petch关系式,并指

明元素之间相互作用对晶体缺陷移动的阻碍作用是

多主元合金一种重要的强化机制,这也是组分差异对

合金初始摩擦应力 σ0 产生显著影响的主要原因.除

了通过热机械处理以外, Seol等 [107] 在 FeCoCrNiMn

和 Fe40Mn40Cr10Co10 高熵合金中掺杂 B元素来控制

晶粒的生长以达到细化效果. B 元素易在晶界处偏

析,一方面可有效提升界面强度,另外也能够抑制再
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图 17 FCC相高熵合金随晶粒尺寸减小材料强度显著升高

Fig. 17 Strengthening of FCC HEA with decreasing of grain size

结晶晶粒的生长粗化, 综合作用起来可以达到有效

强化的同时不造成任何延展性的损失.

4.3 第二相强化

利用第二相颗粒阻碍位错的滑移也是传统合金

中常用的一种有效强化机制. 近年来, 人们将这一

思想应用于高熵合金中也取得了众多突出的研究成

果. Lei 等 [83] 在 BCC 相 TiZrHfNb 高熵合金中掺杂

了一定比例的氧原子, 不同于传统合金中生成间隙

杂质或者脆氧化相而导致材料脆化, 高熵合金中化

学短程有序效应促使大量有序氧化复合体 (ordered

oxygen complex) 形成. 相比于 TiZrHfNb 高熵合金

中位错剪切方式以平面滑移为主, 有序间隙复合体

的生成使得变形过程中位错组态呈现出明显的波浪

式, 这主要源于弥散分布的有序间隙复合体对位错

起到明显的钉扎作用 (图 18所示),并且能够促进位

错交滑移的发生 [83]. 因此, 含氧高熵合金不仅能够

获得强度的显著提升, 同时还表现出很强的加工硬

化能力, 其拉伸延伸率更高达 30%以上. 此外, 通过

调控高熵合金中元素组分后经恰当的时效处理, 可

在基体相中引入大量纳米析出相来实现材料的强韧

化. He 等 [108] 在 FCC 相 FeCrCoNi 合金中添加少

量 Ti 和 Al 元素后进行热机械处理, 成功获得不同

图 18 BCC相 (TiZrHfNb)98O2 高熵合金中间隙氧原子的引入形成

大量有序的含氧复合体,能够钉扎可移动位错的滑移,

有效改变位错组态 [83]

Fig. 18 TEM and HRTEM images showing the existence of extensive

ordered oxygen complexes in BCC (TiZrHfNb)98O2 HEA after oxygen

doping. These order complexes can act as dislocation pinning to

effectively change the dislocation configuration [83]

种类、大小和空间分布的纳米析出相颗粒. 所得

(FeCoNiCr)94Ti2Al4高熵合金时效组织中大量弥散着

Ni3(Ti, Al)型 γ′ 相,定量计算表明析出强化与晶界、



352 力 学 学 报 2020年 第 52 卷

位错强化等机制共同作用, 使得该合金屈服强度超

过 1 GPa, 同时延伸率仍保持为约 17%, 但相比于基

体材料其延展性的确出现大幅降低. Yang等 [109] 在

最近研究成果中指出,引入韧性多主元金属化合物纳

米颗粒能够有效改善 GPa级高强合金的强韧性匹配

度.他们基于热力学计算提出了一系列析出相强化高

熵合金,并系统地分析了其中的 (FeCoNi)86Al7Ti7 和

(FeCoNi)86Al8Ti6. 近似球状的析出相颗粒均匀地分

散在基体相内,体积分数可达 50%以上,借助第一性

原理计算结果确定多主元金属化合物纳米颗粒的组

分为 (Ni43.3Co23.7Fe8)3(Ti14.4Al8.6Fe2), 并将其与 Ni3Al

相颗粒高熵合金的压缩性能进行实验对比,其力学性

能远胜于脆性的单一相组织颗粒,可见除了对基体材

料变形机制的影响以外,纳米颗粒自身的属性也至关

重要.除此以外, 需要强调的一点是, TEM选区衍射

斑点及快速傅里叶转换等结果均表明,多主元纳米颗

粒与基体界面上原子排列呈现出高度共格排布状态,

点阵失配度仅为 0.2%, 这也与 Liang 等 [110] 利用亚

稳态分解促进 FCC基体相中低错配度高密度共格析

出,实现高熵合金强韧化的设计思想相一致,图 19给

出了晶粒内部无序的 FCC基体相和高度有序的 L12

增强相之间分散的共格界面及其三维分布情况. 高

度共格的纳米析出相组织对位错的阻碍作用不仅能

够起到强化作用, 当应力达到一定水平时位错可以

切过析出相,因而不会对塑性变形造成影响.这也是

含高密度共格纳米析出相 Al0.5Cr0.9FeNi2.5V0.2 高熵

合金在拉伸强度提高至 1.9 GPa时,仍能保持一定塑

性变形能力的原因.

上述强韧化策略同样也常被应用于传统金属结

构材料综合性能的改善, 但新型高熵合金则往往表

现出更加优异的强韧性匹配度 [111-113]. 这主要是因

为高熵合金自身组成的复杂性和多样性易导致微观

组织调控时其内部能够形成多层级多尺度的异质结

构. Ma和 Wu [113] 在综合分析现有大量研究成果后

从原子尺度到晶粒大小归纳出了 5个等级的异构体,

包括局部短程有序、密排的空间团簇和复合体、纳

米沉淀相、晶内引入的大量缺陷以及多模态晶粒分

布等. 在随后的变形过程中,这些微结构的出现不仅

能够显著阻碍各种晶格缺陷的移动,并且容易引起非

均匀变形的发生,从而有利于背应力强化和额外硬化

的形成,能够促进金属材料强韧性的协同提升 [113].

(a) HRSTEM

L12

(a) HRSTEM image revealing nanostructures in the grains consisting

of disordered FCC matrix and ordered L12 phases with

 diffuse coherent interfaces

(b) (atom probe tomography,  APT)

(b) APT data showing 3D morphologies of ordered L12

nanoprecipitates and disordered FCC matrix

z = [0 0 1]

30 nm Τ 10 nm Τ 20 nm

图 19 Al0.5Cr0.9FeNi2.5V0.2 高熵合金中的第二相强化
[110]

Fig. 19 Second phase strengthening in Al0.5Cr0.9FeNi2.5V0.2 HEA [110]

5 高熵合金的原子尺度模拟研究

针对高熵合金这一新型金属材料的研究, 不能

仅局限于大量实验性研究工作, 广泛地开展数值计

算及原子尺度模拟工作也是十分必要的, 能够帮助

我们更加深入地认识和发展新材料. 一方面是由于

高熵合金自身微结构特征的复杂性, 建立相应的原

子结构模型能够定量地分析结构特征对材料属性及

其性能的影响;另一方面,这也符合目前新材料设计

的趋势,将实验和数值模拟相结合,以精确的模拟结

果指导实验的设计, 打破以往材料设计过程中低效

试错法的传统, 加速新型高性能结构材料的设计进
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程,实现从有目的性设计到实际应用的快速转化.

5.1 基于密度泛函理论的第一性原理计算

基于密度泛函理论的第一性原理计算是以原子

构型做为输入, 求解 Schrödinger 方程来预测材料物

理性能 (其中包括电子结构、相稳定性、热动力学以

及力学性能等)的模拟方法.这一方法被认为是解决

多组分合金体系模拟研究的理想方法 [114]. 但当多

主元合金的尺寸及组元复杂性增加时计算成本会呈

指数式上升, 而高熵合金长程化学无序性正是其主

要的原子结构特征, 因此在计算时需要对局部原子

结构进行恰当的统计平均化处理. 目前有两种方法

用于解决统计抽样的问题: 一种是利用相干势近似

(coherent potential approximation) 模拟随机分布的介

质; 另一种则是重建与真实结构类似的准随机原子

结构, 两种方法都能取得较为合理的预测结果 [115].

Liu 等 [35] 在 VASP 计算过程中选用 PAW 伪势和

Perdew-Wang(1991)进行广义梯度近似处理,研究 Fe-

CoNiCrCu高熵合金中原子尺度不均匀性及其堆垛层

错能的分布范围.结果表明,高熵合金中各原子对之

间键长满足高斯分布;并且多组计算结果表明层错能

并非一个定值而是分布在一个较宽的区间之内,如图

20所示. 这也就能在一定程度上解释实验中观察到

不同塑性机制的现象. Ding等 [30]则是在建立特殊准

随机结构 (special quasi-random structure, SQS)以后采

用 Monte Carlo 方法模拟研究了多主元合金 CrCoNi

中局部化学有序结构的本质及其形成对材料堆垛层

错能的影响, 这些微结构的存在会造成材料塑性变

形机理的转变, 从而影响到材料的力学性能. Zhang

等 [115] 基于第一性原理计算方法进一步研究了环境

温度及局部原子特征 (如价电子数、d 电子密度等)

导致高熵合金中层错能表现为负值的原因, 并分析

了这一现象对变形过程中孪晶及相变等机制形成的

影响.可见,第一性原理计算能够帮助我们从原子尺

度解析结构对材料属性及性能的影响, 并且往往都

会归结于对变形机理的作用, 因而十分有利于我们

更加清晰地解读 “组分 −结构 −性能” 三者之间的

关系.

5.2 分子动力学模拟高熵合金的变形行为

第一性原理计算虽然计算精度较高, 但受计算

规模和成本的限制, 并不适用于大尺度模型的建立.
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图 20 基于密度泛函理论计算所得高熵合金堆垛层错能

的分布范围 [35]

Fig. 20 Initial simulated HEA for calculation based on density

functional theory, the generation of one layer fault by forced shift

between two neighboring layers during calculation, and the calculated

stacking fault energy of FeCoNiCrCu from 52 models [35]

研究材料变形过程中缺陷成核及其演化最直接的

方法依然是建立分子动力学原子模型 (molecular dy-

namic simulation, MD), 在更大规模和时间跨度上进

行模拟分析. MD 模拟的精度及效率很大程度上取

决于计算原子能量及力场时所选取的用于描述原子

间相互作用的势函数, 这也是目前在建立高熵合金

MD模型时面临的最大问题 [114]. 高熵合金中元素种

类较多, 但现有的势函数中仅有少数几种能够用于

描述三元合金之间的相互作用. Sharma等 [116] 最早

将三元镶嵌原子方法 (embedded atom method, EAM)

势函数和 Lennard-Jones 势函数结合用于研究五元

Al0.1CrCoFeNi高熵合金中元素非均匀性分布及其对

力学性能的影响. Li等 [29]将所预测物理属性与实验

及密度泛函理论计算所得数据进行了详细对比, 发

展出一种可用于描述 CoCrNi 三元合金中原子相互

作用的 EAM 势函数, 并用于分析多主元合金中化

学短程有序结构对变形过程位错线滑移的作用. 如

图 21所示,深棕色区域代表 Cr-Co成键较多的有序

区域, 绿色线圈标注的区域为位错线切过短程有序

微区后滑移扫过的面积,对应图 21(a)中两个时间间
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(a) 

(a) Motion of a leading partial dislocation. Swept areas between two neighboring snapshots reflecting 

nanoscale de-trapping of dislocation segment

(b) 

(b) Correlation between nanoscale segment detrapping events and spatial deviations from Co-Cr chemical disorder

nanoscale swept areas between neighboring snapshots

图 21 分子动力学模型模拟 CrCoNi合金中受短程有序结构影响位错线滑移过程中形貌演化的过程 [29]

Fig. 21 MD simulations revealing dislocation line morphology evolution in simple solid solution NiCoCr alloy with short-range-order domains [29]

隔内红色区域标注的位错扫过的区域,该过程具体地

描述了多主元合金中局部化学有序原子微区对可移

动位错滑移的有效阻碍作用, 因而也可以更加具象

地理解这些微结构所起到的强化作用. 为了能够模

拟更复杂元素组分的高熵合金, Choi等 [117]指出MD

模拟时至少需要包含多主元合金体系中所有二元相

互作用的势函数. 根据这一研究思路,他们提出了第

二近邻改进型 EAM 势形式 (second nearest-neighbor

modified EAM potential formalism), 并将其用于 Can-

tor合金在低温下迟滞扩散效应及形变孪晶形成原因

的研究工作. 除了构建精确的原子相互作用势以外,

Wang等 [118]提出了一种介原子分子动力学模拟方法

(meta-atom MD method)用于多主元合金的原子尺度

模拟. 他们认为一种合金的力学性能主要取决于几

种材料参数,例如晶格常数、表面能、内禀/外禀层错

能、弹性模量, 升华能以及孔洞形成能等 [118]. 一旦

这一整套材料常数被设定, 那么拥有同一参数设置

的两个合金体系也会表现出相同的力学性能和变形

行为 [118]. 基于这一假设,介原子之间相互作用仅需

用一种原子间势函数来表示, 引入一个比例因子后

可以调整局部晶格畸变的严重程度 [118],根据第一性

原理计算结果拟合的整套材料参数可以用于多主元

合金力学行为的模拟研究. 这一新方法目前已被用

于研究复杂合金体系 (如 TWIP钢)中形变孪生对材

料塑性变形行为的影响 [117]. 同时, Wang 等 [119] 在

拟合 Cantor 合金的材料参数后, 研究了高熵合金中

严重晶格畸变对可移动位错滑移的影响.此外,还有

学者提出可以通过机器学习推动多主元势函数的发

展;同时,人工神经网络势函数也被认为有望用于多

主元合金的模拟研究工作 [114].

6 高熵合金研究中挑战及展望

由以上综述可见, 高熵合金概念的提出的确为

人们研究设计新型高性能金属结构材料指明了新方

向,众多优异性能及新机制的发现不断地推动着这一

研究领域的快速发展和进步.同时,有学者指出高熵

合金已由第一代合金体系中等原子比设计理念, 发
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展为第二代非等原子比亚稳态组织的全新设计思路.

即便如此, 目前所研究高熵合金中组成元素仅局限

于特定的几类元素, 远远少于自然界中可用元素的

种类, 并且当前研究的多主元合金体系中主元种类

多数情况下不超过 5种元素.因此,当前诸多突出研

究成果的呈现也只是揭开了高熵合金的冰山一角,这

个材料宝库为我们研发设计高性能合金材料提供了

广阔的研究空间和无尽的可能及惊喜, 我们仍需从

不同的角度积极开展大量的研究探索工作.

6.1 确定多主元合金相组分的有效准则

大量实验研究表明高熵合金中相组分是影响材

料性能的主要因素, 在固化过程中固溶相与金属间

化合物的形成存在着激烈的竞争. 目前用于预测高

熵合金中组成相的方法主要包括以下两种: 根据组

成元素自身属性的差异定义了多种不同的物理变量,

例如平均原子尺寸失配度 δ、价电子浓度 VEC、电

负性 χ、原子间距失配因子 sm、平均模量失配因子

Km 等等,通过大量数据的定量对比总结这些变量与

高熵合金中所形成相之间的关系, 总结出判断准则

用于新材料的设计; 另一种方法则是通过热动力学

计算相图的方式, 即计算体系最小自由能来判断合

金中组成相的类别,但不同于二元或三元体系,由于

高熵合金组元结构的复杂性所得热力学计算预测结

果往往与实验验证结果相差甚远. 前一种方法中,随

着合金体系中元素种类的增多, 有效判定组成相所

需的物理变量个数也逐渐增加. 多个物理变量形成

多重准则共同判定并给出一个合金体系能够形成单

一或多相固溶组织的概率, 这样会更加准确地预测

多元合金中组成相的种类, 并且该方法可采用机器

学习的手段进行物理变量与相组成之间关系的梳理,

从而能够用于判定更复杂体系多主元合金的相组分.

6.2 高通量方法筛选设计实用新型高熵合金

做为一种非常具有潜在应用价值的新型金属结

构材料,新的高熵合金体系在不断更新,我们亟需一

种高通量筛选策略来帮助快速确定适用于不同应用

环境的最佳合金材料. 众所周知,金属结构材料往往

需要同时满足安全性、耐用性以及经济性等多方面

的要求, 因此综合性能良好的合金材料是必然的选

择.然而不同体系的高熵合金往往仅占有某几方面的

性能优势,若基于建立的合金材料库,并遵从一项性

能缺失即代表该合金失去实用价值的原则逐层筛选,

将有望加速推进新型高性能高熵合金的实际工程应

用. 逐层筛选的策略可分步实施, 例如, 第一步根据

热动力学计算或相组成判定准则确定所需合金体系

的微观结构;第二步,控制合金组分梯度变化,评价组

分变化对材料性能的影响;第三步,固定材料组分,控

制微观结构改变,确认最佳合金材料. 逐层筛选可大

大缩减需要评价材料的种类,减少工作量,提升效率.

目前仍面临的一个严重问题是缺乏用于结构材料性

能评价的高通量实验方法. 传统的测试方法过于耗

时,需要提出新方法来加速性能评价的实施.

6.3 建立高效的多主元赝势在原子尺度模拟研究多

主元合金

此前通过基于密度泛函理论第一性原理计算以

及一定规模 MD 模拟, 对多主元高熵合金中原子结

构对材料属性及其性能的影响有了初步的认知, 但

受限于前者模拟计算的规模仅为数百个原子, 及经

典 EAM 势函数在高熵合金 MD 模拟中的可靠性有

待进一步验证, 并没有开展大规模原子尺度模拟其

动态过程,以揭示微结构与性能关联的微观机制.要

突破高熵合金大规模分子动力学模拟的瓶颈,亟需提

出兼顾高效与高精度的新赝势构建方法以及跨尺度

模拟新方法. 近年来,得益于高通量第一性原理计算

及机器学习方法的发展,基于神经网络和支持向量机

的赝势已取得部分进展,在保证第一性原理计算精度

的同时将计算效率提升了两个量级,但仍与 EAM势

的计算效率相差甚远. 这一方面的工作仍需进一步

推进, 希望新赝势的提出有助于大规模 MD 模型的

构筑, 从而在原子尺度理清结构与性能之间的关联,

有目的性地指导新合金的设计.

7 结束语

从新概念的提出至今, 新型高熵合金的发展历

程中存在诸多争议,但同时也是硕果累累. 多主元组

分造成原子结构的特殊性, 进而激发多重微观机制

的共同作用, 表现在宏观行为上则为各项优异力学

性能的集中体现. 不仅如此,在原子尺度上高熵合金

中不同元素掺杂易引起的原子结构改变或者热机械

处理导致的元素析出及微结构演化等, 均能有效改

善材料的综合力学性能, 并且多主元特性使得高熵
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合金表现出极强的可设计性. 可见,高熵合金不仅极

大地拓展了新型合金的开发空间, 也为突破传统合

金性能极限提供了可能.但是,我们也必须认识到一

点,正是因为该新型合金的复杂性,我们对它的研究

正处于初始阶段, 材料和力学领域的学者们仍需要

从不同的角度着手开展大量的研究工作, 既要深化

基础研究又要努力推进新型结构材料的应用. 在基

础研究方面,除了广泛开展实验研究以外,需要逐步

加强数值计算及模拟研究工作, 力求以数值结果有

目标性地指导新型材料的设计与研发; 实际应用方

面,基于现有高熵合金所具有的优异性能,为特殊环

境下工程应用所需先进材料提供有力的支撑. 不同

方面同步进行以推动这一新型先进结构材料的快速

发展.
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学报, 2018, 54(11): 1553-1566 (Lü Zhaoping, Lei Zhifeng, Huang
Hailong, et al. Deformation behavior and toughening of high-
entropy alloys. Acta Metallurgica Sinica, 2018, 54(11): 1553-1566
(in Chinese))

27 Raabe D, Tasan CC, Olivetti EA. Strategies for improving the sus-
tainability of structural metals. Nature, 2019, 575(7781): 64-74

28 Yeh JW. Recent progress in high-entropy alloys. Annales de Chimie-

Science des Materiaux, 2006, 31(6): 633-648
29 Li Q, Sheng H, Ma E. Strengthening in multi-principal element

alloys with local-chemical-order roughened dislocation pathways.
Nature Communications, 2019, 10: 3563

30 Ding J, Yu Q, Asta M, et al. Tunable stacking fault energies by
tailoring local chemical order in CrCoNi medium-entropy alloys.
Proceedings of the National Academy of Sciences, 2018, 115(36):
8919-8924

31 Zhang F, Zhao S, Jin K, et al. Local structure and short-range or-
der in a NiCoCr solid solution alloy. Physical Review Letters, 2017,
118: 205501



第 2 期 李建国等: 高熵合金的力学性能及变形行为研究进展 357

32 Yeh J, Chang S, Hong Y, et al. Anomalous decrease in X-ray diffrac-
tion intensities of Cu-Ni-Al-Co-Cr-Fe-Si alloy systems with multi-
principal elements. Materials Chemistry and Physics, 2007, 103:
41-46

33 Ding Q, Zhang Y, Chen X, et al. Tuning element distribution, struc-
ture and properties by composition in high-entropy alloys. Nature,
2019, 574: 223-227

34 Osetsky YN, Pharr GM, Morris JR. Two modes of screw dislocation
glide in fcc single-phase concentrated alloys. Acta Materialia, 2018,
164: 741-748

35 Liu S, Wei Y. The Gaussian distribution of lattice size and atomic
level heterogeneity in high entropy alloys. Extreme Mechanics Let-

ters, 2017, 11: 84-88
36 于思淼, 蔡力勋, 姚迪等. 准静态条件下金属材料的临界断裂准
则研究.力学学报, 2018, 50(5): 1063-1080 (Yu Simiao, Cai Lixun,
Yao Di, et al. The critical strength criterion of metal materials un-
der quasi-static loading. Chinese Journal of Theoretical and Applied

Mechanics, 2018, 50(5): 1063-1080 (in Chinese))
37 张志杰,蔡力勋,陈辉等. 金属材料的强度与应力−应变关系的球
压入测试方法. 力学学报, 2019, 51(1): 159-169 (Zhang Zhijie, Cai
Lixun, Chen Hui, et al. Spherical indentation method to determine
stress-strain relations and tensile strength of metallic materials. Chi-

nese Journal of Theoretical and Applied Mechanics, 2019, 51(1):
159-169 (in Chinese))

38 He J, Liu W, Wang H, et al. Effects of Al addition on structural evo-
lution and tensile properties of the FeCoNiCrMn high-entropy alloy
system. Acta Materialia, 2014, 62: 105-113

39 Tong CJ, Chen MR, Chen SK, et al. Mechanical performance of
the AlxCoCrCuFeNi high-entropy alloy system with multi-principal
elements. Metallurgical and Materials Transactions A, 2005, 36A:
1263-1271

40 Zhang H, He YZ, Pan Y. Enhanced hardness and fracture toughness
of the laser-solidified FeCoNiCrCuTiMoAlSiB0.5 high-entropy al-
loy by martensite strengthening. Scripta Materialia, 2013, 69: 342-
345

41 Senkov ON, Senkova SV, Woodward C, et al. Low-density, refrac-
tory multi-principal element alloys of the Cr-Nb-Ti-V-Zr system:
Microstructure and phase analysis. Acta Materialia, 2013, 61: 1545-
57

42 Youssef KM, Zaddach AJ, Niu CN, et al. A novel low-density,
high-hardness, high-entropy alloy with close-packed single-phase
nanocrystalline structures. Materials Research Letters, 2015, 3: 95-
99

43 Otto F, Dlouhy A, Somsen C, et al. The influences of temperature
and microstructure on the tensile properties of a CoCrFeMnNi high-
entropy alloy. Acta Materialia, 2013, 61: 5743-5755

44 Laplanche G, Kostka A, Horst OM, et al. Microstructure evolution
and critical stress for twinning in the CrMnFeCoNi high-entropy al-
loy. Acta Materialia, 2016, 118: 152-163

45 Jo YH, Jung S, Choi WM, et al. Cryogenic strength improvement
by utilizing room-temperature deformation twinning in a partially
recrystallized VCrMnFeCoNi high-entropy alloy. Nature Commu-

nications, 2017, 8: 15719
46 Zhang Z, Sheng H, Wang Z, et al. Dislocation mechanisms and 3D

twin architectures generate exceptional strength-ductility-toughness
combination in CrCoNi medium-entropy alloy. Nature Communica-

tions, 2017, 8: 14390

47 Laplanche G, Kostka A, Reinhart C, et al. Reasons for the supe-
rior mechanical properties of medium-entropy CrCoNi compared to
high-entropy CrMnFeCoNi. Acta Materialia, 2017, 128: 292-303

48 He J, Zhu C, Zhou D, et al. Steady state flow of the FeCoNiCrMn
high entropy alloy at elevated temperatures. Intermetallics, 2014,
55: 9-14

49 Gludovatz B, Hohenwarter A, Thurston KVS, et al. Exceptional
damage-tolerance of a medium-entropy alloy CrCoNi at cryogenic
temperatures. Nature Communications, 2016, 7: 10602

50 Zhang Z, Mao M, Wang J, et al. Nanoscale origins of the damage
tolerance of the high-entropy alloy CrMnFeCoNi. Nature Commu-

nications, 2015, 6: 10143
51 Senkov ON, Wilks GB, Scott JM, et al. Mechanical properties of

Nb25Mo25Ta25W25 and V20Nb20Mo20Ta20W20 refractory high en-
tropy alloys. Intermetallics, 2011, 19: 698-706

52 Senkov ON, Semiatin SL. Microstructure and properties of a refrac-
tory high-entropy alloy after cold working. Journal of Alloys and

Compounds, 2015, 649: 1110-1123
53 Senkov ON, Scott JM, Senkova SV, et al. Microstructure and ele-

vated temperature properties of a refractory TaNbHfZrTi alloy. Jour-

nal of Materials Science, 2012, 47: 4062-4074
54 Ritchie RO. Influence of microstructure on near-threshold fatigue-

crack propagation in ultra-high strength steel. Metal Science, 1977,
11: 368-381

55 Thurston KVS, Gludovatz B, Hohenwarter A, et al. Effect of tem-
perature on the fatigue-crack growth behavior of the high-entropy
alloy CrMnFeCoNi. Intermetallics, 2017, 88: 65-72

56 Seifi M, Li D, Yong Z, et al. Fracture toughness and fatigue crack
growth behavior of as-cast high-entropy alloys. JOM, 2015, 67:
2288-2295

57 Hemphill MA. Fatigue behavior of high-entropy alloys. [Master
Thesis]. The University of Tennessee, USA, 2012: 55-59

58 Juan CC, Tsai MH, Tsai CW, et al. Enhanced mechanical properties
of HfMoTaTiZr and HfMoNbTaTiZr refractory high-entropy alloys.
Intermetallics, 2015, 62: 76-83

59 Senkov ON, Woodward C, Miracle DB. Microstructure and proper-
ties of aluminum-containing refractory high-entropy alloys. JOM,
2014, 66: 2030-2042

60 Senkov ON, Senkova SV, Woodward C. Effect of aluminum on the
microstructure and properties of two refractory high-entropy alloys.
Acta Materialia, 2014, 68: 214-228

61 Ashby MF. A first report on deformation-mechanism maps. Acta

Metallurgica, 1972, 20: 887-897
62 Kang YB, Shim SH, Lee KH, et al. Dislocation creep behavior of

CoCrFeMnNi high entropy alloy at intermediate temperatures. Ma-

terials Research Letters, 2018, 6: 689-695
63 Langdon TG. Dependence of creep rate on porosity. Journal of the

American Ceramic Society, 1972, 55: 630-631
64 Lee DH, Seok MY, Zhao Y, et al. Spherical nanoindentation creep

behavior of nanocrystalline and coarse-grained CoCrFeMnNi high-
entropy alloys. Acta Materialia, 2016, 109: 314-22

65 Li Z, Zhao S, Diao H, et al. High-velocity deformation of
Al0.3CoCrFeNi high-entropy alloy: Remarkable resistance to shear
failure. Scientific Reports, 2017, 7: 42742

66 Li Z, Zhao S, Alotaibi SM, et al. Adiabatic shear localization in
the CrMnFeCoNi high-entropy alloy. Acta Materialia, 2018, 151:
424-431



358 力 学 学 报 2020年 第 52 卷

67 Ma Y, Yuan F, Yang M, et al. Dynamic shear deformation of a
CrCoNi medium-entropy alloy with heterogeneous grain structures.
Acta Materialia, 2018, 148: 407-418

68 叶想平, 刘仓理, 蔡灵仓等, 中子辐照金属材料的脆化模型研究.
力学学报, 2019, 51(5): 1538-1544 (Ye Xiangping, Liu Cangli, Cai
Lingcang, et al. A model of neutron irradiation embrittlement for
metals. Chinese Journal of Theoretical and Applied Mechanics,
2019, 51(5): 1538-1544 (in Chinese))

69 Granberg F, Nordlund K, Ullah MW, et al. Mechanism of radia-
tion damage reduction in equiatomic multicomponent single phase
alloys. Physical Review Letters, 2016, 116: 135504

70 Lu C, Niu L, Chen N, et al. Enhancing radiation tolerance by con-
trolling defect mobility and migration pathways in multicomponent
single-phase alloys. Nature Communications, 2016, 7: 13564

71 Jin K, Lu C, Wang L, et al. Effects of compositional complexity on
the ion-irradiation induced swelling and hardening in Ni-containing
equiatomic alloys. Scripta Materialia, 2016, 119: 65-70

72 Wu JM, Lin SJ, Yeh JW, et al. Adhesive wear behavior of
AlxCoCrCuFeNi high-entropy alloys as a function of aluminum con-
tent. Wear, 2006, 261: 513-519

73 Chuang MH, Tsai MH, Wang WR, et al. Microstructure and wear
behavior of AlxCo1.5CrFeNi1.5Tiy high-entropy alloys. Acta Mate-

rialia, 2011, 59: 6308-6317
74 Braic V, Balaceanu M, Braic M, et al. Characterization of multi-

principal-element (TiZrNbHfTa)N and (TiZrNbHfTa)C coatings for
biomedical applications. Journal of the Mechanical Behaviors of

Biomedical Materials, 2012, 10: 197-205
75 Okamoto NL, Fujimoto S, Kambara Y, et al. Size effect, criti-

cal resolved shear stress, stacking fault energy, and solid solution
strengthening in the CrMnFeCoNi high-entropy alloy. Scientific Re-

ports, 2016, 6: 35863
76 Huang S, Li W, Lu S, et al. Temperature dependent stacking fault en-

ergy of FeCrCoNiMn high entropy alloy. Scripta Materialia, 2015,
108: 44-47

77 Liu S, Wu Y, Wang H, et al. Stacking fault energy of face-centered-
cubic high entropy alloys. Intermetallics, 2018, 93: 269-273

78 Ding Q, Fu X, Chen D, et al. Real-time nanoscale observation of de-
formation mechanisms in CrCoNi-based medium- to high-entropy
alloys at cryogenic temperatures. Materials Today, 2019, 25: 21-27

79 Couzinie JP, Dirras G, Perriere L, et al. Microstructure of a near-
equimolar refractory high-entropy alloy. Materials Letters, 2014,
126: 285-287

80 Dirras G, Lilensten L, Djemia P, et al. Elastic and plastic proper-
ties of as-cast equimolar TiHfZrTaNb high-entropy alloy. Materials

Science and Engineering A, 2016, 654: 30-38
81 Juan CC, Tsai MH, Tsai CW, et al. Simultaneously increasing the

strength and ductility of a refractory high-entropy alloy via grain
refining. Materials Letters, 2016, 184: 200-203

82 Couzinie JP, Lilensten L, Champion Y, et al. On the room tem-
perature deformation mechanisms of a TiZrHfNbTa refractory high-
entropy alloy. Materials Science and Engineering A, 2015, 645:
255-63

83 Lei Z, Liu X, Wu Y, et al. Enhanced strength and ductility in a high-
entropy alloy via ordered oxygen complexes. Nature, 2018, 563:
546-550

84 Eleti RR, Bhattacharjee T, Shibata A, et al. Unique deformation be-
havior and microstructure evolution in high temperature processing

of HfNbTaTiZr refractory high entropy alloy. Acta Materialia, 2019,
171: 132-145

85 Eleti RR, Chokshi AH, Shibata A, et al. Unique high-temperature
deformation dominated by grain boundary sliding in heterogeneous
necklace structure formed by dynamic recrystallization in HfNbTa-
TiZr BCC refractory high entropy alloy. Acta Materialia, 2020, 183:
64-77

86 Zhao Y, Qiao J, Ma S, et al. A hexagonal close-packed high-entropy
alloy: The effect of entropy. Materials & Design, 2016, 96: 10-15

87 Soler R, Evirgen A, Yao M, et al. Microstructural and mechanical
characterization of an equiatomic YGdTbDyHo high entropy alloy
with hexagonal close-packed structure. Acta Materialia, 2018, 156:
86-96

88 Rogal L, Czerwinski F, Jochym PT, et al. Microstructure and me-
chanical properties of the novel Hf25Sc25Ti25Zr25 equiatomic alloy
with hexagonal solid solutions. Materials & Design, 2016, 92: 8-17

89 Li Z, Pradeep KG, Deng Y, et al. Metastable high-entropy dual-
phase alloys overcome the strength-ductility trade-off. Nature, 2016,
534: 227-230

90 Li Z, Kormann F, Grabowski B, et al. Ab initio assisted design of
quinary dual-phase high-entropy alloys with transformation-induced
plasticity. Acta Materialia, 2017, 136: 262-270

91 Bu Y, Li Z, Liu J, et al. Nonbasal slip systems enable a strong and
ductile hexagonal-close-packed high-entropy phase. Physical Re-

view Letters, 2019, 122: 075502
92 Lu Y, Dong Y, Guo S, et al. A promising new class of high-

temperature alloys: Eutectic high-entropy alloys. Scientific Reports,
2014, 4: 6200

93 Gao X, Lu Y, Zhang B, et al. Microstructural origins of high strength
and high ductility in an AlCoCrFeNi2.1 eutectic high-entropy alloy.
Acta Materialia, 2017, 141: 59-66

94 Wani IS, Bhattacharjee T, Sheikh S, et al. Ultrafine-grained
AlCoCrFeNi2.1 eutectic high-entropy alloy. Materials Research Let-

ters, 2016, 4: 174-179
95 Bhattacharjee T, Wani IS, Sheikh S, et al. Simultaneous strength-

ductility enhancement of a nano-lamellar AlCoCrFeNi2.1 eutectic
high entropy alloy by cryo-rolling and annealing. Scientific Reports,
2018, 8: 3276

96 Shi P, Ren W, Zheng T, et al. Enhanced strength-ductility synergy
in ultrafine-grained eutectic high-entropy alloys by inheriting mi-
crostructural lamellae. Nature Communications, 2019, 10: 489

97 Jiang L, Lu Y, Wu W, et al. Microstructure and mechanical prop-
erties of a CoFeNi2V0.5Nb0.75 eutectic high entropy alloy in as-cast
and heat-treated conditions. Journal of Materials Science Technol-

ogy, 2016, 32: 245-250
98 He F, Wang Z, Cheng P, et al. Designing eutectic high entropy al-

loys of CoCrFeNiNbX . Journal of Alloys and Compounds, 2016,
656: 284-289

99 Huang H, Wu Y, He J, et al. Phase-transformation ductilization of
brittle high-entropy alloys via metastability engineering. Advanced

Materials, 2017, 29: 1701678
10 Stepanov ND, Shaysultanov DG, Salishchev GA, et al. Effect

of V content on microstructure and mechanical properties of the
CoCrFeMnNiVx high entropy alloys. Journal of Alloys and Com-

pounds, 2015, 628: 170-185
101 Wang Z, Baker I, Cai Z, et al. The effect of interstitial carbon on

the mechanical properties and dislocation substructure evolution in



第 2 期 李建国等: 高熵合金的力学性能及变形行为研究进展 359

Fe40.4Ni11.3Mn34.8Al7.5Cr6 high entropy alloys. Acta Materialia,
2016, 120: 228-239

102 Chen Y, Li Y, Cheng X, et al. Interstitial strengthening of refrac-
tory ZrTiHfNb0.5Ta0.5Ox (x = 0.05, 0.1, 0.2) high-entropy alloys.
Materials Letters, 2018, 228: 145-147

103 Sun S, Tian Y, Lin H, et al. Enhanced strength and ductility of
bulk CoCrFeMnNi high entropy alloy having fully recrystallized
ultrafine-grained structure. Materials & Design, 2017, 133: 122-
127

104 Sun S, Tian Y, Lin H, et al. Temperature dependence of the Hall–
Petch relationship in CoCrFeMnNi high-entropy alloy. Journal of

Alloys and Compounds, 2019, 806: 992-998
105 Sun S, Tian Y, An X, et al. Ultrahigh cryogenic strength and excep-

tional ductility in ultrafine-grained CoCrFeMnNi high-entropy alloy
with fully recrystallized structure. Materials Today Nano, 2018, 4:
46-53

106 Yoshida S, Ikeuchi T, Bhattacharjee T, et al. Effect of elemental
combination on friction stress and Hall-Petch relationship in face-
centered cubic high/medium entropy alloys. Acta Materialia, 2019,
171: 201-215

107 Seol JB, Bae JW, Li Z, et al. Boron doped ultrastrong and ductile
high-entropy alloys. Acta Materialia, 2018, 151: 366-376

108 He J, Wang H, Huang H, et al. A precipitation-hardened high-
entropy alloy with outstanding tensile properties. Acta Materialia,
2016, 102: 187-196

109 Yang T, Zhao Y, Tong Y, et al. Multicomponent intermetallic
nanoparticles and superb mechanical behaviors of complex alloys.
Science, 2018, 362: 933-937

110 Liang Y, Wang L, Wen Y, et al. High-content ductile coherent nano-
precipitates achieve ultrastrong high-entropy alloys. Nature Com-

munications, 2018, 9: 4063
111 Yang M, Yan D, Yuan F, et al. Dynamically reinforced heteroge-

neous grain structure prolongs ductility in a medium-entropy al-
loy with gigapascal yield strength. Proceedings of the National

Academy of Sciences, 2019, 115: 7224-7229
112 Wu S, Wang G, Wang Q, et al. Enhancement of strength-ductility

trade-off in a high-entropy alloy through a heterogeneous structure.
Acta Materialia, 2019, 165: 444-458

113 Ma E, Wu X. Tailoring heterogeneities in high-entropy alloys to pro-
mote strength–ductility synergy. Nature Communications, 2019, 10:
5623

114 Aitken ZH, Sorkin V, Zhang Y. Atomistic modeling of nanoscale
plasticity in high-entropy alloys. Journal of Materials Research,
2019, 34: 1509-1532

115 Zhang Y, Zhuang Y, Hu A, et al. The origin of negative stacking
fault energies and nano-twin formation in face-centered cubic high
entropy alloys. Scripta Materialia, 2017, 130: 96-99

116 Sharma A, Singh P, Johnson DD, et al. Atomistic clustering-
ordering and high-strain deformation of an Al0.1CrCoFeNi high-
entropy alloy. Scientific Reports, 2016, 6: 31028

117 Choi WM, Jo YH, Sohn SS, et al. Understanding the physical met-
allurgy of the CoCrFeMnNi high-entropy alloy: an atomistic simu-
lation study. npj Computational Materials, 2018, 4: 1

118 Wang P, Xu S, Liu J, et al. Atomistic simulation for deforming com-
plex alloys with application toward TWIP steel and associated phys-
ical insights. Journal of the Mechanics and Physics of Solids, 2017,
98: 290-308

119 Wang P, Wu Y, Liu J, et al. Impacts of atomic scale lattice distortion
on dislocation activity in high-entropy alloys. Extreme Mechanics

Letters, 2017, 17: 38-42


