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摘  要：按照多主元设计理念所制备的高熵合金展现了高强度、高韧性以及良好的耐磨性、耐氧化和热稳定性等

优异综合性能，使其有望成为一种优异的新型结构材料。高熵合金在成分设计上可通过调整各主元元素的浓度、

添加间隙原子等方式调控合金的层错能和微观结构，引入析出强化、细晶强化和相变或孪晶诱导塑性效应等强韧

化机制，进而改善合金的综合力学性能。本文主要总结了近年来非等原子比和间隙碳 /氮原子添加的成分设计对

面心立方高熵合金体系的微观结构、力学性能和变形机制的影响，旨在为新型高性能面心立方高熵合金的设计提

供理论基础。  
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在过去的一个多世纪中，合金的设计和制备多

以一或两种元素为主，通过添加其他合金元素来调

控性能。高熵合金创新性突破了元素种类限制，按

照等摩尔比或近等摩尔比的元素分配方式，将 5 种

及 5 种以上的元素混合来制备单相或双相合金，因

此也称为多主元合金 [1]。  
早期的高熵合金多采用等原子比五元体系，增

加主元数会提高混合熵，使合金体处于相稳定的状

态。按照这个理念设计的合金多以面心立方结构

(face-centered cubic, fcc)[2] 或 体 心 立 方 结 构

(body-centered cubic, bcc)[3]为主的单相高熵合金。

由于高熵合金中元素种类多，元素尺寸不一，且各

元素所占比例相近，使其具有高混合熵、大晶格畸

变和缓慢扩散等多种效应 [4–6]。不同于传统合金溶质

溶剂分明，高熵合金元素之间互为溶质和溶剂，不

倾向于形成金属间化合物，而是形成固溶体，具有

极高的固溶强化作用 [7]。这些效应使得它拥有抗疲

劳、抗高温蠕变、耐腐蚀等优异性能 [8]。  
随着对高熵合金研究的深入，发现等原子比的

设计理念限制高熵合金力学性能的进一步优化。如

在 室 温 拉 伸 实 验 中 ， 等 原 子 比 单 相 fcc 结 构

CrMnFeCoNi 高熵合金延展性高达 68%而抗拉强度

仅为 520 MPa[9]，等原子比单相 bcc 结构 TaNbHfZrTi
高熵合金具有 1295 MPa 的抗拉强度而延展性只有

4.7%[10]。究其原因，一方面是局限于等原子比高熵

合金中有限的强化机制 [6]；另一方面，研究发现构

型熵并不是影响相稳定的唯一因素 [11]。为了打破这

一局限，一些学者提出通过改变等原子比这一限定

条件来引入多种强化机制 [12–14]。比如，通过调控

CrMnFeCoNi 合金中 Mn 的含量，在合金中引入相

变诱导塑性(phase transformation induced plasticity, 
TRIP)和孪晶诱导塑性 (twinning-induced plasticity, 
TWIP)等强韧化机制，设计出具有 fcc 和密排六方结

构(hexagonal closed-packed, hcp)双相结构的合金，

将固溶强化、TRIP 和 TWIP 等机制结合，实现了强

度-塑性的良好匹配 [14]。此外，部分学者将 C[15]、

N[16]、O[17]、B[18]等间隙元素加入高熵合金中，通

过间隙固溶强化、第二相析出强化和细晶强化等多

种机制耦合进一步提高合金的力学性能。  
非等原子比高熵合金是高熵领域重要的研究方

向，尤其是在经典的 CrMnFeCoNi 合金体系基础上

设计的非等原子比体系。本文综述了近期 CrMnFe- 
CoNi 系非等原子比高熵合金的研究进展，并着重对

非等原子比高熵合金的成分设计、微观结构、力学

性能及其变形机制进行了总结。  

1  基于 CrMnFeCoNi 合金体系的成分

设计 

目前优化 CrMnFeCoNi 体系高熵合金的力学性

能可从两个方向着手：一是成分设计。主要包括两
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个方面：①  调控主元元素的配比。在实现置换固溶

强化的同时，调控合金的层错能 (stacking fault 
energy, SFE)，引入 TRIP、TWIP 等效应以提高强塑

性。②  加入间隙原子。间隙原子进入晶格间隙中引

起大的晶格畸变，产生间隙固溶强化；间隙原子通

过形成细小的析出物或有序结构，阻碍位错的运动；

此外，间隙原子也可调控合金的 SFE。二是结构设

计。通过变形工艺，例如剧烈塑性变形，来细化晶

粒或形成梯度结构材料，亦可通过引入高密度的位

错，形成位错胞、位错墙、位错缠绕等亚结构来阻

碍位错运动从而实现合金的强化。本文重点围绕成

分设计这个方向展开介绍和讨论。  
1.1  成分设计与相稳定性 

1.1.1  构型熵对相稳定性的影响  
高熵效应是高熵合金 4 个效应中最具代表性

的，高熵合金的最初设计理念旨在通过加入多种元

素获得较高的构型熵以稳定相结构。关于高熵合金

构型熵的计算可以根据玻尔兹曼假设得到，如下 [8]： 

mix 1 lnn
i iS R x x                         (1) 

式中，R=NAk 为气体常数，NA 为阿伏伽德罗常数，

k=1.38×10-23 J∙K-1 为玻尔兹曼常数，xi 为原子分数，n'
为元素数。对于等原子比合金，xi=1/n'，即： 

Smix=-Rln(1/n ')=Rlnn '                   (2) 
从式(1)和(2)可以看出，混合熵会随着元素数的

增加而增加，各元素原子分数的差异也会影响熵值。

同时，熵值的增加会改变合金体系的自由能，从而

影响合金的相稳定性，公式如下：  
△Gmix=△Hmix-T△Smix                          (3) 

△Hmix 为混合焓，△Smix 为混合熵，T 为开尔文温度。

Yeh 等学者 [19]曾提出，在高熵合金中，固溶体相被

认为是通过它们的高构型熵来稳定的。换句话说，

它们的混合焓以及它们的非构型混合熵可以忽略不

计。在这种情况下，吉布斯自由能的变化仅是由于

构型熵的变化而引起的。  
Otto 等学者 [5]评估了构型熵作为单相稳定性预

测因子的有用性，以 CrMnFeCoNi 合金为基础合金，

保持元素总数不变，一次只改变一种元素，将元素  
Co、Cr、Fe 和  Ni 依次替换为 Ti、Mo（或  V）、V
和 Cu，这些元素在室温下与被替换元素有相同的晶

体结构，以及相似的原子大小和电负性，理论上这

些合金的构型熵基本保持不变。如果构型熵是相稳

定性的主要因素，这些新元素替代的合金也应该是

单相固溶体。有趣的是，除 CrMnFeCoNi 合金外，

所有新元素替代合金均是含有金属间化合物的多相

微观结构，这说明在确定 CrMnFeCoNi 合金微观结

构状态时存在比高构型熵更重要的影响因素。  
从 上 述 构 型 熵 的 计 算 可 知 ， 等 原 子 比

CrMnFeCoNi 合金的相稳定性与总自由能的最小化

一致，自由能则主要受构型熵的调控。同时，合金

元素配比的差异会导致合金体系构型熵的改变，进

而影响合金的相稳定性。然而，随着对高熵合金相

稳定性研究的深入，构型熵的限制性也体现出来，

只有合金是理想固溶体时，构型熵对自由能的贡献

才占主导地位。当体系中存在多相时，构型熵的作

用会被弱化，不再是影响相稳定性的主要因素。  
1.1.2  SFE 对相稳定性的影响  

SFE(stacking faults energy)指层错结构和正常

堆垛结构之间的能量差。相转变的过程中往往伴随

着晶体结构的改变，如钢中常见的马氏体转变，是

fcc 结构奥氏体切变为 bcc 结构马氏体。SFE 是两相

转变的关键，只有当 SFE 达到相应的范围时才能触

发两相转变，这也是在合金的设计过程中探究 SFE
对相稳定性的意义所在。  

CrMnFeCoNi 体系中 5 种元素分别具有不同的

晶体结构和 SFE，因此可以改变元素配比来调控合

金体系的总 SFE。A. J. Zaddach 等学者 [20]以 Ni 为
基础元素，首先按照等原子比的方式依次添加 Fe、
Cr、Co 和 Mn 元素，形成二元到五元的合金体系，

其次继续改变等原子比五元体系中 Cr 和 Ni 的含量

以形成非等原子比 CrMnFeCoNi 体系合金，并测量

不同体系的 SFE。通常认为发生 TRIP 效应的 SFE
范围要小于 20 mJ/m2，发生 TWIP 效应的范围为

20~40 mJ/m2 [21]。如图 1a 所示，随着主元数的增

加，5 种合金体系的 SFE 逐渐降低，等原子比五元合

金的 SFE 达到最低值，但并未达到触发 TRIP 效应的

SFE 范围。而有趣的是，如图 1b 和表 1 所示，随着

Ni 的含量减到 14at%，合金体系的 SFE 会继续降低，

达 到 触 发 TRIP 效 应 的 SFE 范 围 。 显 然 ， 在

CrMnFeCoNi 体系中通过降低 Ni 元素或增加 Cr 元素

的含量来调控合金体系的 SFE 是可以实现相转变的。 
Li 等学者[14]调控 Fe、Mn 和 Ni 元素含量，使用

CALPHAD 的 方 法 计 算 Fe80-xMnxCo10Cr10 和

Co20Cr20Fe40-yMn20Niy 的 SFE，探究了成分配比对于相

稳定性的影响。图 2 为两种合金体系的 fcc 与 hcp 结构

的 自 由 能 差 随 Mn 或 Ni 含 量 的 改 变 趋 势 。

Fe80-xMnxCo10Cr10合金的△Gfcc→hcp随 Mn 含量的降低而

降低，在 30at% Mn 含量下发生了马氏体转变，合金由

fcc 单相转变为 fcc 和 hcp 双相结构；相似的趋势也在

Co20Cr20Fe40-yMn20Niy 体系中呈现，当 Ni 含量为 6at% 
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图 1  CrMnFeCoNi 体系中主元数对 SFE 的影响以及与不同合金的 SFE 对比  

Fig.1  Influence of principal element number on SFE in CrMnFeCoNi system and SFE comparison of different alloys[20] 

 

表 1  非等原子比高熵合金的 SFE 

Table 1  SFE of non-equiatomic CrMnFeCoNi high 

entropy alloys [20] 

Alloy SFE/mJ·m-2 

Ni26Fe20Cr14Co20Mn20 57.7 

Ni23Fe20Cr17Co20Mn20 19.7 

Ni14Fe20Cr26Co20Mn20(Best) 3.5 

Ni14Fe21.5Cr21.5Co21.5Mn21.5 7.7 

 
时，合金中出现 fcc 和 hcp 两相。同时间隙原子 C 可

在 Fe80-xMnxCo10Cr10 四元体系中小范围增加体系的

SFE，保证在获得 TRIP 效应的同时触发 TWIP 效应[14]。 
T. F. Zheng 等 学 者 [22] 探 究 了 CoxNi40-x-  

Cr20Fe20Mn20(x=10at%, 20at%, 30at%)合金中 Co 含

量对合金 SFE 的影响，结果表明合金的 SFE 会随着

Co 浓度的增加而降低，导致层错产生，进一步激活

位错、孪晶和马氏体相变等多种塑性变形机制。  
当然，无论是触发 TRIP 效应还是 TWIP 效应，

合金的 SFE 都是实现这 2 种效应的前提之一，因此

在前期对于不同成分配比合金 SFE 的计算是准确且

快捷获得 TRIP 或 TWIP 效应的关键。目前对于 SFE
的计算可采用热力学模型 [23]、X 射线衍射 [24-25]以及

基 于 透 射 电 子 显 微 镜 (transmission electron 
microscopy, TEM) 观察的位错分析计算 [16]等几种

常用的方法。  
从成分设计与 SFE 的关系来看，Cr、Mn、Co

和 Ni 这 4 种元素以及间隙 C/N 原子会不同程度地

影响合金体系的 SFE，Mn 和 Ni 是 CrMnFeCoNi 体
系 SFE 的重要贡献元素，调控 Mn、Ni、Co 和 Cr
的含量可以有效改变合金体系的 SFE。合金的成分  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 2  fcc 和 hcp 结构之间的自由能差  
Fig.2  Free energy difference between fcc and hcp 

structures[14] 

 

设计为引入 TRIP 和 TWIP 效应提供了可行的手段，

而前期 SFE 的计算可以帮助确定合金成分的配比。 

1.1.3  VEC 对相稳定性的影响  
价电子浓度 (valence electron concentration, 

VEC)是各元素价电子数乘以原子分数的累加。通常

与电负性(χ)一起被用于预测新相形成的可能性，合金 
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在仅形成固溶体相的条件下，VEC 是控制高熵合金中

相结构形成的主要因素[26]。VEC≥7.8 时，fcc 相是稳

定的；而 VEC≤6.87 时，bcc 相是稳定的；6.78≤VEC
≤7.8 时，fcc 和 bcc 相以混合相的形式存在[27]。表 2
是 CrMnFeCoNi 体系中不同成分配比下合金的 VEC 与

相组成，图 3 是依据 VEC 值划分的相分布区域，实线

部分表示不同 VEC 下 fcc 和 bcc 相的分布区域[29]。可

以看出，成分差异会导致 VEC 值发生改变，从而影

响合金中相的形成。  
CrMnFeCoNi 体系中，Cr(χ=1.66)、Mn(χ=1.55)、

Fe(χ=1.83)、Co(χ=1.88)、Ni(χ=1.90)几种元素的电

负性值相近，所以这 5 种元素电负性差对相稳定性

的影响较小。而 C(χ=2.6)、N(χ=3.1)原子与主元元

素的电负性差较大，当间隙原子进入晶格间隙位置，

与其第一相邻的合金主原子之间的共价电子会集中

在间隙原子附近，使主原子的平均价电子减少，这

会导致与间隙原子第一和第二相邻的主原子之间的

化学键强度低于不加间隙原子的合金，从而使间隙

高熵合金中原子之间的键强度减弱，局部主原子间

的间距增大，导致大的晶格畸变 [16]。  
 

表 2  不同成分配比高熵合金的 VEC 和相 

Table 2  VEC and phase of high entropy alloys with different 

composition ratios[29] 
Alloy VEC Phase References 

Co1.5Cr0.5FeMn0.5Ni 8.44 fcc [28] 

CoCrFeMnNi 8 fcc [5] 

Co0.5CrFeMn1.5Ni 7.8 fcc+IM [28] 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

 

图 3  VEC 与热处理后相稳定性的关系  
Fig.3  Relationship between VEC and phase stability after 

heat treatment[29] 

Qin 等学者 [30]探究 VEC 和 χ 2 个参数对于合金

(AlCoCrFeNi)100–xCx 相稳定性的影响。当具有高

VEC 或高 χ 的原子掺入基体时，原子间作用力增加

并使原子间的距离减小，促进了 fcc 相（具有高原

子密度）的形成。当在基体中加入低 VEC 或低 χ
的原子时，原子间作用力会减小，原子间距离增加，

促进了 bcc（低原子密度）相的形成。可以将 2 个

参数结合起来评估 C 原子对该合金体系相稳定性的

影响，公式如下：  

1 1= (VEC) ( )n n
n i i n i if A c B c                (4) 

式中， f′为原子间作用力， 1 (VEC)n
n i iA c 代表 VEC

对原子间作用力的影响； 1 ( )n
n i iB c  为 χ 对原子间

作用力的影响。结果表明，该合金的 VEC 随着 C
含量的增加而降低，但 χ 会随着 C 含量的增加而增

加，并在相选择过程中起主要作用，所以原子间作

用力也随之增加，从而促进 fcc 相的形成。  
此外，热处理温度对相稳定性也有影响。Ma 等

学者 [31]通过检验淬火温度对非等原子比 FexCo6Ni30- 

Cr2Mn62-x(x=20~45)合金相稳定性的影响，发现模拟

所得的相结构和实验测得的相结构不同。预测结果

表明淬火温度在 900 K 以上时合金呈现 fcc 单相，随

着淬火温度降低到 300 K 时出现三相区域 fcc+bcc 
+σ，而在 300~900 K 之间呈现 fcc+bcc 两相。预测结

果与实验得到的单相 fcc 结果不符，他们推断多相产

生的原因是在不同淬火温度下保留的。 
简而言之，CrMnFeCoNi 体系高熵合金的相

稳定性可通过改变合金的构型熵、SFE 和 VEC 等

参数来调控，而成分设计则是改变这些参数最有

效的手段。  
1.2  成分设计与孪晶诱导塑性效应 

钢中对 TWIP 效应特征的描述是：本征层错能

的量级很低，低 SFE 会导致孤立的层错和变形孪晶

的形成，从而降低了位错的平均自由程。可以看出

合金体系的 SFE 是触发 TWIP 效应的基本条件之

一，因此通过成分设计调控 CrMnFeCoNi 合金体系

的 SFE，同样能够发生 TWIP 效应。并且孪生应力

与 SFE 会相互影响，关系如下 [32]：  
1/2

T K
Gb
    

 
                         (5) 

其中，K 为常数，b 为柏氏矢量，G 为切变模量，γ
为 SFE。在变形过程中，SFE 的降低也会降低孪生

临界应力。  
除此之外，变形条件（变形温度、应变速率等）

的改变也可以使合金的流变应力达到孪生应力临界

bcc stable bcc+fcc fcc stable 

As-cast 

fcc 
bcc 
bcc* 
bcc/fcc+IM 

4      5      6      7      8      9  
VEC 
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Temperature/K 

值，从而触发 TWIP 效应[32]。图 4 显示了 CrMnFeCoNi
的 SFE 随温度的变化趋势，发现 SFE 会随着变形温

度的降低而降低，从而触发 TWIP 和 TRIP 效应。温

度的改变会影响合金中磁性、晶体结构以及应变能，

这些因素是 SFE 随温度变化的主要原因[33]。此外，

Li 等学者[34]对 Al0.6CoCrFeNi 合金进行拉伸试验时，

发现随着变形温度由 293 K 降低到 77 K，孪生应力会

降低 1/2 左右，这会使低温下 TWIP 效应更易发生。 
通常认为变形过程中应变速率的增加与变形温

度的降低具有等效的作用，应变速率(  )与变形温度

(T)的关系可由 Zener-Hollomon 参数(Z)表示 [35]：  
exp( / )Z Q RT                          (6) 

式中，Q 为自由能，R 为气体常数。从式 (6)中可

以看出，提高应变速率和 /或降低变形温度都可

以提高 Z 值，而 Z 值越大则越有利于变形孪晶

的生成，并且孪生应力也会随应变速率的升高而

降低 [36]。Z. W. Wang 等学者设计了一种高 SFE (79 
mJ/m2)的 fcc 合金，通过提高合金的应变水平成功

引入了变形孪晶，形成了 TWIP 效应 [37]。此外，

Y. Deng 等学者 [38]也发现 Fe40Mn40Co10Cr10 非等

原子比合金在变形过程中，当真应变<10%时，合

金变形主要以位错滑移进行；当真应变>10%时，

变形孪晶会被激活，同样证明变形条件对变形孪

晶的影响。  
在 CrMnFeCoNi 合金体系中，TWIP 效应的激

活除依赖于 SFE 外，还受到变形温度和变形速率的

影响。因此，通过成分设计来引入 TWIP 效应时，

不仅要考虑合金配比对 SFE 的调控，还要注意变形

条件的影响。  
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

 

图 4  CrMnFeCoNi 高熵合金 SFE 随温度的变化  

Fig.4  SFE of CrMnFeCoNi high entropy alloy change with 

temperature[33] 

1.3  间隙碳/氮原子对合金的影响  
目前，在 CrMnFeCoNi 体系中研究较多的是 C

和 N 2 种间隙原子。与主元元素相似，间隙原子也

会引起合金体系 SFE、VEC 和电负性的改变；但相

较之下，间隙原子所带来的间隙固溶强化、第二相

析出物、细化晶粒等强化机制更值得关注。  
C/N 间隙原子在高熵合金中的固溶度很大程度

取决于合金的化学成分和空位度。基于强碳化物形

成金属和弱碳化物形成金属的概念 [39]，可以预测含

C 高 熵 合 金 的 形 成 趋 势 ： ①  在 低 碳 含 量 下

(C<1.1at%)，碳原子完全溶解于固溶体中；② 随着

碳含量的增加，在晶格间隙中的溶解度达到饱和，

游离的碳与强碳化物形成元素（如 Cr）形成析出物；

③ 当碳含量超过 10at%时，未溶解的碳多以无定形

碳的形式存在。与 C 原子（半径为 0.170 nm）相比，

N 原子（半径为 0.155 nm）的尺寸相对较小，氮化

物的析出动力学相对较慢，也使得 N 在许多高熵合

金中的溶解度有超过 C 的趋势 [40-41]。图 5 为 N 在

CrMnFeCoNi 合金中的溶解趋势，可以看出 N 的最

高溶解度约为质量分数 0.18%，并随着温度的降低

而迅速降低。显然，后续热处理温度也会影响 C/N
原子在合金中的固溶度。N. D. Stepanov 等学者 [42]

也报道了类似的现象，在 1200 ℃退火时，C 在等原

子 比 CrMnFeCoNi 合 金 中 饱 和 固 溶 度 为

1.38at%~1.55at%；而在 800 ℃退火时，C 在合金中

的饱和固溶度为 0.15at%~0.46at%。  
众所周知，合金的晶粒越细小则会晶界越多，

晶界含量的提高会阻碍位错的运动，有效提高合金

的强度和塑性。C/N 间隙原子的加入一方面促进固

液界面前沿的成分过冷，抑制晶体生长；另一方面，

析出物和第二相也会阻碍晶粒的生长，达到细化晶

粒的作用 [43]。目前大部分高熵合金的制备多采用真

空熔铸法，像添加晶粒细化剂以及超声波细晶等方

式很难实行。而在成分设计方面，利用间隙原子细

化高熵合金晶粒是非常有效的手段。  
1.4  SRO 与成分设计的关系 

1.4.1  高熵合金中影响 SRO 的因素  
短程有序(short-range orderings, SROs)通常被

认为是一种热诱导的极小浓度波动，与化学对直接

相关。在二元 A-B 合金中，当体系的能量有利于形

成 A-B 对，且 A-B 对的团簇仅持续几个原子间距离，

不足以形成化合物时，则合金呈现了 SRO。SRO 已

经在 Cu-Mn、Ni-Cr 等二元系统中被广泛观察到，并

会显著影响二元合金的结构稳定性和力学性能[44]。如

Cu-Mn 合金中 SRO 被证明能够促进位错的平面滑移， 

SF
E/

m
J·

m
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图 5  CoCrFeMnNi-N 合金的计算相图  
Fig.5  Calculated phase diagram of CoCrFeMnNi-N 

alloys[16] 

 
提高合金的加工硬化率 [45]。Gerold 等学者 [46]提出的

“滑移面软化”机制解释了 SRO 在 fcc 金属中能够

促进位错的平面滑移的原因。在高熵合金的早期研

究中，通常认为高熵合金的各组成元素随机分布在

可用的晶格位置上。然而，近期研究发现高熵合金

并不是理想的无序状态，许多高熵合金中存在

SRO，并且 SRO 会影响它的机械与物理性能 [44,47]。 

由于高熵合金元素的复杂性，合金中存在多种

局部亚结构，很难区分有序结构与亚结构之间的界

限。因此，高熵合金中的 SRO 被描述为化学或拓扑

偏离原子间尺度的随机性、不足以形成纳米级沉淀

物的状态 [44]。从热力学角度来看，形成 SRO 的驱

动力可能来自多个方面，例如局部应变的波动、键

合状态、电子和磁性的相互作用。但高熵合金通常

具有大的晶格畸变，这会导致局部应变能的波动变

得很明显。一些区域的初始应变能远高于平均水平，

处于亚稳态，倾向于向更稳定的状态转变。这些区

域中的原子则在局部初始应变能的驱动下重新排

列，形成 SRO[44]。此外，键能是影响 SRO 形成的

重要因素，键能越高，越容易导致 SRO 的形成。尤

其是 C 和 N 等小尺寸间隙原子会促进高熵合金中

SRO 的形成，一方面是它们与碳 /氮化物形成元素生

成强键，如 Mn-C[48]；另一方面是 C/N 原子会占据

碳 /氮化物形成元素包围的间隙位置，造成大的晶格

畸变，形成局部 SRO 结构 [44]。值得注意的是，在

CrMnFeCoNi 合金体系中 5 种元素的尺寸相近

（Cr(0.1249 nm)、Mn(0.1350 nm)、Fe(0.1241 nm)、
Co(0.1251 nm)、Ni(0.1246 nm)），晶格畸变相对较

小，但也发现了 SRO。文献[49]揭示其原因为：一

方面是三元 NiCoCr 和四元 FeCoNiCr 系统的电子密

度有利于降低形成能量来形成 SRO；另一方面是

Ni、Fe 和 Co 是铁磁性的，而 Cr 和 Mn 是反铁磁性

的，它们自旋方向不同，Cr 和 Mn 的添加倾向于形

成有序的 L12 结构。  
1.4.2  SRO 对高熵合金性能的影响  

图 6 显示了 SRO 与不同变形载体的关系：①  
SRO 可以影响位错滑移阻力，位错运动会破坏有序

结构并产生正能量界面，这需要额外的应力来向前

移动位错，提高了支配位错运动有效摩擦阻力的能

垒。同时，SRO 程度的增强也会改变位错滑移路径，

进而影响位错的相互作用和储存，最终改变高熵合

金的延展性和强度。②  SRO 的存在可以改变合金

的 SFE。在具有 SRO 的合金中通过剪切位移产生堆

垛层错不仅改变了合金堆垛顺序，而且还改变堆垛

层错平面附近的有序状态 [44]。有序状态的改变会破

坏局部化学秩序并导致 SFE 提高，文献[47]也发现

SFE 随 SRO 增加而增大。③ 局部有序状态也与亚

稳态母相和转变相之间的能量差密切相关，这会影

响 TRIP 效应的发生 [44]。  
本节从成分设计的角度介绍了 CrMnFeCoNi 体

系高熵合金引入其它强化机制的方法，讨论了调控

元素的配比和添加间隙原子对合金体系的构型熵、

SFE、VEC 等参数的影响。分析了通过成分设计在

CrMnFeCoNi 体系中触发 TRIP 效应、TWIP 效应以

及引入间隙强化、析出强化、细晶强化等强化机制

的可行性。  
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

图 6  典型 fcc 高熵合金中 SRO 和不同变形载体之间相互

作用的示意图  

Fig.6  Schematic illustration of the interplay between SROs 

and different deformation carriers in a representative 

fcc HEA[44] 



第 11 期                                 袁坤权等：高强韧面心立方高熵合金的设计                                ·3987· 

 

40      60     80     100    120 
2θ/(º) 

Co20Cr20Fe40-xMn20Nix 
fcc 
hcp 

x=20 
fcc: 
100vol% 

x=6 
fcc: 
94vol% 
hcp: 
6vol% 

x=0 
fcc: 
31vol% 
hcp: 
69vol% 

2  CrMnFeCoNi 合金的微观结构 

通过成分设计可以改变合金的构型熵、SFE 和

VEC 等参数，影响材料的物理性能，并反映在高熵

合金的微观结构和力学性能上。因此，了解高熵合

金微观结构的变化有助于优化调控合金成分配比以

及分析合金强化机制。本章节将分析合金未发生拉

伸变形时，调控元素配比以及添加 C/N 间隙原子对

CrMnFeCoNi 体系合金的相结构、析出物、晶粒尺

寸等微观结构的影响。  
2.1  成分设计与相结构 

2.1.1  非等原子比设计对合金相结构的影响  
对于未发生塑性变形的等原子比 CrMnFeCoNi

高熵合金，在经过均匀化退火后其微观结构多以单

相 fcc 和退火孪晶为主 [40]。通过调控等原子比

CrMnFeCoNi 合金中 Mn、Ni、Fe 3 种元素的比例成

功设计出具有 fcc 和 hcp 的双相合金，表 3 显示了在

相 同 的 热 机 械 处 理 工 艺 下 ， 不 同 成 分 配 比 的

CrMnFeCoNi 高熵合金的相结构。从表 3 可知，不同

于等原子比 Cr20Mn20Fe20Co20Ni20 合金的单相 fcc 显

微结构，非等原子比成分的 Cr20Mn24Fe30Co20Ni6、

Cr20Mn20Fe34Co20Ni6 和 Cr10Mn30Fe50Co10 合金具有

fcc 和 hcp 双相结构。有趣的是，Cr2Mn27Fe40Co5Ni26、

Cr20Mn30Fe24Co20Ni6 和 Cr20Mn15Fe34Co20Ni11 几种非

等 原 子 比 合 金 仍 保 持 fcc 单 相 ， 这 充 分 表 明

CrMnFeCoNi 体系合金有较宽的单相 fcc 成分设计范

围，也为以单相结构为研究方向的 CrMnFeCoNi 体

系合金提供更广泛的思路。 
结合不同成分配比 CrMnFeCoNi 合金的微观表

征结果，可以更直观地呈现非等原子比设计理念对

该体系合金相结构的影响。图 7 是均质化 Cr20Mn20- 

 

表 3  部分非等原子比 CrMnFeCoNi 高熵合金的晶体结构 

Table 3  Crystal structures of some non-equiatomic 

CrMnFeCoNi high entropy alloys 
Alloy Microstructure Ref. 

Cr20Mn20Fe20Co20Ni20 fcc, AT 

[14] 
Cr2Mn27Fe40Co5Ni26 fcc, AT 
Cr20Mn24Fe30Co20Ni6 fcc, hcp 

Cr10Mn45Fe35Co10 fcc, AT 
Cr10Mn40Fe40Co10 fcc, AT 
Cr10Mn30Fe50Co10 fcc, hcp 

Cr20Mn20Fe34Co20Ni6 fcc, hcp [50] Cr20Mn20Fe40Co20 fcc, hcp 
Cr2Mn60-xFexCo6Ni30 
(x=22,27,32,37,42) fcc [31] 

Cr20Mn30Fe24Co20Ni6 fcc [51] Cr20Mn15Fe34Co20Ni11 fcc 
Note: AT-annealing twins 

Fe40-xCo20Nix(x=0, 6, 20) 合 金 的 XRD(X-ray 
diffraction)图谱。当 Ni 含量从 20at%下降至 6at%时，

合金从单相 fcc 转变为具有 6vol% hcp 相的双相结

构。随着 Ni 含量逐渐降低到 0，hcp 相所占的体积

分数也上升到 69vol%[50]，表明合金中 Fe 和 Ni 配比

的改变可以引发 CrMnFeCoNi 体系合金中的相转变。 
相较之下，图 8a 和 8b 是针对非等原子比单相

Cr2Mn27Fe40Co5Ni26 合 金 进 行 的 EBSD(electron 
backscatter diffraction)和 XRD 分析，在该成分配比

下合金未发现相分离，并且完全由 fcc 相组成的单

相结构。图 8c 和 8d 是对 Cr9Mn45Fe37Co9 合金进行

的 EBSD 和 XRD 的分析结果，均匀态合金只含有

fcc 单相组织，且 XRD 图谱也仅检测出 fcc 相的衍

射峰。铸态条件下合金的 XRD 图谱显示有单个非

常微弱 hcp 相的衍射峰(图 8d)，而在光学显微镜和

EBSD 图中并没有观察到 hcp 相的存在 [52]。  
针对 CrMnFeCoNi 合金体系进行主元元素配比

的调控，可以改变原本单相 fcc 结构，成功获得 fcc
和 hcp 双相结构，这验证了成分设计的可行性。  
2.1.2  C/N 间隙原子对合金相结构的影响  

C/N 间隙原子对合金相结构的影响主要取决于

其对合金体系 SFE 的改变，表 4 罗列了 Cr10Mn30- 

Fe50Co10 合金体系在不同 C 或 N 含量下的相结构。

从表 4 中可以看到，相同的工艺条件下，随着 C 和  
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

图 7  Cr20Mn20Fe34Co20Ni6 合金的 XRD 图谱  
Fig.7  XRD patterns of homogenized Co20Cr20Fe40-x-  

Mn20Nix
[50] 

In
te

ns
ity

/a
.u

. 



·3988·                                      稀有金属材料与工程                                               第 52 卷 

 

(b) (a) 
(c) 

Homogenized 

Homogenized 

a 

Homogenized 

As-cast 

As-cast 

Homogenized 

b 

50  60  70  80  90  100  110 
2θ/(º) 

(2
22

) 

d 

(3
11

) 

(2
20

) 

(2
00

) 

(1
11

) 
(1

11
) 

(1
01

) 
(2

00
) 

(2
20

) 

(3
11

) 

fcc 
hcp 

a 

c 

b c d 

Austenite 
ε-martensite 

Austenite 
ε-martensite 

Austenite 
ε-martensite 500 µm 20 µm 500 µm 20 µm 

Austenite 
ε-martensite 

100 µm 

100 µm 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 8  Cr2Mn27Fe40Co5Ni26 和 Cr9Mn45Fe37Co9 合金的 EBSD

图和 XRD 图谱  

Fig.8  EBSD (a, c) and XRD (b, d) patterns of Cr2Mn27- 

Fe40Co5Ni26 (a, b) and Cr9Mn45Fe37Co9 alloys (c, d)[52] 

 

N 含量的增加，该合金中的 hcp 相含量逐渐减少，

直至完全变为单相 fcc 结构。例如 Co10Mn30Fe48.5- 

Co10C0.5N1.0 合金 [53]，即使在退火的状态下也未发现

hcp 相的存在，而在未掺杂间隙原子的 Cr10Mn30- 

Fe50Co10 中，相同的退火工艺下 hcp 相的含量可达

37%。Zhang 等学者 [53]认为间隙 N 原子的加入提高

了该体系合金的 SFE，抑制了 TRIP 效应的发生。

说明调节 C/N 间隙原子的含量可以改变体系的 SFE
并调控 hcp 相的含量，这也为 TRIP 和 TWIP 双效

应的同时引入提供了新思路。  
图 9 是 (Cr10Mn30Fe50Co10)100-xNx 合金在变形

前均匀化和 900 ℃退火后的 EBSD 图。由图 9a 和

9b 可以看出 Cr10Mn30Fe50Co10 在均匀化和 900 ℃
退 火 后 的 晶 体 结 构 均 由 fcc(austenite) 和

hcp(ε-martensite)组成，其中 2 种热处理状态下 hcp
相的面积分数分别为 47%和 34%[54]。图 9c 和 9d
为相同的热处理条件下 (Cr10Mn30Fe50Co10)97.4N2.6

的 EBSD 图，晶体结构只有单一的 fcc 相，这表

明 2.6at%N 的加入会抑制 hcp 相的形成，有利于

合金形成单相结构。  
图 10a 和 10c 显示了 0.5at%C 掺杂 Cr10Mn30- 

Fe50Co10 合金在均匀化和再结晶退火处理后的显微

结构。未掺杂 C 原子的 Cr10Mn30Fe50Co10 材料具有 fcc
和 hcp 双相结构，其 fcc 相分数为 72%，hcp 相分数

为 28%[57]。当加入 0.5at% C 时，均匀化和退火状态

下的 hcp 相分数均降低到 1%以下，fcc 相为主要相。 
在 CrMnFeCoNi 合金中通过非等原子比设计和

加入间隙 C/N 原子的方法可以引入其它相或者诱发

TRIP 和 TWIP 效应，以此来改变原始合金的晶体结

构。不同成分配比下的合金会表现出不同的相结构，

这也验证了成分设计策略的有效性。  
 

表 4  不同 C、N 含量下的 Cr10Mn30Fe50Co10 合金体系的原始晶体结构 

Table 4  Original crystal structures of Cr10Mn30Fe50Co10 alloy systems with different C and N contents 

Alloy Processing Initial microstructure Ref. 
Cr10Mn30Fe50Co10 

AC, HR(900 ℃ , 50%), Homo(1200 ℃ , 2 h, WQ) 
fcc(72%), hcp(28%) 

[55] 
Cr10Mn30Fe49.5Co10C0.5 fcc, hcp(0.3%) 

Cr10Mn30Fe50Co10 
AC, AF(1200 ℃), HR(1000 ℃, 50%), Homo  

(1200 ℃, 2 h), CR(60%), An(900 ℃ , 3 min, WQ) 

fcc(63%), hcp(37%) 
[56] (Cr10Mn30Fe50Co10)99N1 fcc 

(Cr10Mn30Fe50Co10)98.2N1.8 fcc 
Cr10Mn30Fe50Co10 AC; AF(1200 ℃ ), HR(1050 ℃→900 ℃ , 50%), 

Homo (1200 ℃ , 2 h, WQ) 
fcc, hcp(47%) 

[54] 
(Cr10Mn30Fe50Co10)97.4N2.6 fcc 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 9  Cr10Mn30Fe50Co10 和 (Cr10Mn30Fe50Co10)97.4N2.6 变形前的 EBSD 图  

Fig.9  EBSD maps of the Cr10Mn30Fe50Co10 (a, b) and (Cr10Mn30Fe50Co10)97.4N2.6 (c, d) alloys before deformation[54]:          

(a, c) homogenized, and (b, d) annealed at 900 ℃ 
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图 10  Cr10Mn30Fe50Co10 合金体系的显微组织  

Fig.10  Microstructures of as-homogenized (a, b) and recrystallization annealing treated (c, d) Cr10Mn30Fe50Co10 alloy[55] 

 

2.2  碳/氮含量对合金微观结构的影响 

当间隙 C/N 原子含量超过合金的固溶度时，游

离 C/N 原子会与强碳 /氮化物形成元素结合，导致合

金的偏析与沉淀，而不同合金体系下析出物的种类

与含量的也有差异。  
目前在 CrMnFeCoNi 体系合金中观察到的碳化

物主要有 M7C3 和 M23C6 2 种。图 11 是依据

Cr10Mn30Fe49.5Co10C0.5 合金的原子探针层析(atomprobe 
tomography, APT)三维重构图，用来分析该合金中碳

化 物 的 成 分 分 布 。 APT 显 示 析 出 相 的 成 分 为

47.16at%Cr、17.82at%Mn、13.64at%Fe、1.92at%Co
和 19.46at.%C，其成分和 fcc 结构 M23C6 碳化物(M: 
Cr、Mn、Fe、Co)相对应。由图 11 可知，碳化物在

形核与长大过程中可能从晶界吸收比晶粒内部更多

的 Cr，从而形成以 Cr 的轻微消耗为特征的晶界 [58]。 
在 (Cr20Mn20Fe20Co20Ni20)100-xCx 合金中检测到

M7C3 和 M2 3C6 碳化物，两者有相似 Cr(73at%~ 

78at%)、Mn(10.2at%~12.5at%)、Fe(6.4at%~8.8at%)
和 Co(3.3at%~4.2at%)的含量，但 M7C3 的 Ni 含量

为 1.3~1.8at%，M23C6 的 Ni 含量为 3.1~3.5at%，说

明 M7C3 比 M23C6 含有更高的 C 含量 [42]。图 12b 也

说明在相同的合金体系中，C 浓度的差异会导致

M7C3 和 M23C6 含量不同。此外，合金成分的不同

也会导致两种碳化物成分的差异，图 1 2 a 是

CrMnFeCoNi 合金体系中主元元素对 C 在 fcc 相中

的平衡固溶度的影响，其中 Mn 是促进 C 固溶的元

素，C 的平衡固溶度会随着 Mn 含量增加而增加。

但 Cr 是该合金体系中强碳化物形成元素，Cr 元素

将降低 C 在 fcc 相中的平衡固溶度，且 Cr 和 Mn
同时存在时 Cr 会减弱 Mn 的作用 [59]。Klimova 等

学者 [40]在探究 N 对等原子比 CrMnFeCoNi 合金力

学性能的影响时，发现 N 含量在 0.5at%~1.0at%时，

合金仅有单相 fcc。当 N 含量增加到 2.0at%时，合

金中形成约 1%的 Cr2N 析出物。可以看出 CrMnFe- 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

图 11  Cr10Mn30Fe49.5Co10C0.5 合金的 APT 三维重构图和界面元素分布  

Fig.11  APT tip reconstruction and interfacial element distribution of Cr10Mn30Fe49.5Co10C0.5 alloy[58] 
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图 12  主元数对 C 元素平衡溶解度的影响以及碳含量对

M7C3 和 M23C6 含量的影响  

Fig.12  Influence of principal element number on the equilibrium 

solubility of C (a) [42] and the influence of carbon content 

on the contents of M7C3 and M23C6 (b)[59] 

 

CoNi 体系合金成分的差异以及 C、N 的含量都会对

析出物的种类和含量造成影响，这意味着通过调控

成分就可以实现第二相的引入。  
2.3  C/N 间隙原子对合金晶粒尺寸的影响 

如 1.3 节所介绍，间隙 C/N 原子在合金中可以

起到细化晶粒的作用，从表 5 可知，在相似的热处

理条件下，合金的平均晶粒尺寸会随着 C/N 含量的

增加而减小。对于 C/N 原子细化晶粒的原因目前主

要有以下两个方面：一是间隙元素引起的额外成分

过冷 [60]；二是析出物颗粒抑制再结晶与晶粒长大[61]。 
Liu 等学者 [60]研究 CrFeCoNi-xC(x= 0, 1, 1.5, 2, 

2.5, 3)体系中 C 含量对铸态合金晶粒尺寸的影响

时，发现随着碳含量的增加晶粒尺寸不断减小。实

验中只观察到晶界处存在碳化物，而晶粒内部无碳

化物颗粒，并且它们是在合金凝固后形成的，说明

这些颗粒不作为异质形核点，只在凝固过程中延缓

晶粒的长大。通过 TEM 观察到 C 和 Cr 在晶粒固液

界面前沿富集，因此有理由认为晶粒细化是由 C 原

子在固 /液界面前沿的扩散层中产生的成分过冷所

引起的。M. Klimova 等学者 [62]在研究 C 原子对于

CrMnFeCoNi 合金再结晶结构的影响时，发现 C 原

子会使再结晶温度升高，细化合金晶粒。这主要是

间隙溶质与晶界的强烈相互作用并结合溶质气氛的

形成，阻碍了晶界的迁移，导致退火过程中回复和

再结晶的能量势垒较高。上述两个研究结果都证明

细化晶粒不仅与碳化物有关，固溶体中溶质原子 C
也起到重要作用。  

针对析出物所引起的晶粒细化，可由颗粒钉扎

效应限制晶粒尺寸来解释，根据 Zener’s 公式 [62]：  

Z
2
3 V

dD
F

                             (7) 

其中，DZ 是晶粒尺寸，α是标度因子，d 和 FV 是析出

颗粒的尺寸和分数。Peng 等学者[61]研究了不同退火

温度下 CrMnFeCoNi-1.3C 合金中析出的碳化物状态。

随着退火温度从 700、800、900 到 1000 ℃依次增加，

M23C6 的体积分数为 8.2 vol%、8.0 vol%、3.2 vol%
和 2.1vol%，M23C6 的平均直径分别为 47、70、100
和 275 nm，同时观测到合金晶粒的尺寸为 0.7、1.2、
1.9 和 2.4 µm，这个结果与公式(7)预测的趋势一致，

碳化物尺寸越小体积分数越大，合金晶粒越细。
 

表 5  不同含量 C/N 间隙原子对合金晶粒尺寸的影响 

Table 5  Effect of different content of C/N interstitial atoms on grain size of alloy 
Alloy Interstitial atom/at% Processing Grain sizes/µm Ref. 

(CrMnFeCoNi)100-xCx 

C(0) AC, Homo(800 ℃ , 24 h, AC), 
CR(60%), An(800 ℃ ,4 h, WQ) 

5 
[63] C(1) 4.6 

C(3) 3.1 
C(0) 

AC, Homo(1050 ℃ , 24 h, AC), 
CR(91%), An (900 ℃ ,1 h) 

11.3 

[59] C(0.93) 4.5 
C(1.38) 4 
C(1.84) 3.2 

(CrMnFeCoNi)100-xNx 
N(0.5) 

AC 
175±90 

[40] N(1) 165±75 
N(2) 135±65 

(Cr10Mn30Fe50Co10)100-xNx 

N(0) AC, AF(1200 ℃ ), HR(1000 ℃ , 50%),
Homo(1200 ℃ , 2 h), AR (60%),   

An (900 ℃ , 3 min, WQ) 

6.2 

[57] N(1) 5.8 
N(1.8) 5.3 
N(2.6) 4.5 

b 
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总体而言，相较于等原子比 CrMnFeCoNi 合

金，按照非等原子比或添加间隙 C/N 原子的方式

来设计的 CrMnFeCoNi 合金，可以更大程度的改变

合金的相组成、析出物类型与含量、晶粒尺寸等微

观结构，这不仅证明了成分设计调控显微结构的可

行性，也为进一步调控合金的力学性能提供了更多

的可能性。  

3  CrMnFeCoNi 合金的力学性能 

3.1  不同成分合金的力学性能 

力学性能的改善是对成分设计调控显微组织可

行性最直观的体现。图 13 是依据近些年 CrMnFe- 
CoNi 体系合金的研究结果绘制的室温拉伸性能数

据图。为提高数据的可对比性，图 13 中选取的合金

均采用电弧熔炼和感应熔炼 2 种方式制备。由图 13
可知，未掺杂 C/N 原子合金的强-塑性趋势与等原子

比 CrMnFeCoNi 合金的相似，即强度的增加会以牺

牲塑性为代价。不难发现，非等原子比 CrMnFeCoNi
合金要比等原子比 CrMnFeCoNi 合金具有更高的强

-塑性平衡点，这得益于非等原子比设计可以在合金

中引入 TRIP 效应。相较于未加 C/N 原子的等原子

比 CrMnFeCoNi 合金，C/N 原子的添加会降低合金

的塑性，提高抗拉强度，这与文献 [64]中所预测的

结果一致。但仍有部分合金的塑性和强度都会提高，

如 E. G. Astafurova 等学者 [65] 在铸态等原子比

CrMnFeCoNi 合金中加入了 0 at%、1 at%和 3 at%的

N 原子，发现抗拉强度由 684 MPa 增加到 1115 MPa，
延伸率由 55%增加到 59%。同时在非等原子比

CrMnFeCoNi 合金中添加 C/N 间隙原子后，大部分

合金打破了强塑性难以权衡的困境，也意味着含

C/N 非等原子比合金的综合力学性能要优于多数等

原子比 CrMnFeCoNi 合金体系。  
C/N 含量会直接影响合金的力学性能，图 14

显示了 C/N 原子对 CrMnFeCoNi[65]、Cr10Mn40Fe40-  
 
 
 
 

 
 
 

 
 
 
 

图 13  CrMnFeCoNi 合金体系的抗拉强度与延展性对比  

Fig.13  Tensile strength versus ductility of CrMnFeCoNi 

alloy system 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 14  C/N 间隙原子对 CrMnFeCoNi 合金力学性能的影响  

Fig.14  Effect of C/N interstitial atoms on mechanical properties of CrMnFeCoNi alloy[42,62,66,68-69]: (a) yield strength,         

(b) ultimate tensile strength, (c) vikers hardness, and (d) total elongation 

0        400      800      1200   
Ultimate Tensile Strength/MPa 

100

80

60

40

20

0

To
ta

l E
lo

ng
at

io
n/

%
 

Equiatomic CrMnFeCoNi  
Non-equiatomic CrMnFeCoNi  
Equiatomic CrMnFeCoNi-C 
Equiatomic CrMnFeCoNi-N 
Non-equiatomic CrMnFeCoNi-C 
Non-equiatomic CrMnFeCoNi-N 

0 1 2 3 4 5 6
0

100

200

300

400

500

600

700

Y
ie

ld
 S

tre
ng

th
/M

Pa

 CrFeCoNi-C
 CrMnFeCoNi-C
 CrMnFeCoNi-N
 Cr10Mn30Fe50Co10-N
 Cr10Mn40Fe40Co10-C
 Cr0.25Mn1Fe1Co1Ni1-C

0 1 2 3 4 5 6
0

200

400

600

800

1000

1200

U
lti

m
at

e 
Te

ns
ile

 S
tre

ng
th

/M
Pa

 CrFeCoNi-C
 CrMnFeCoNi-C
 CrMnFeCoNi-N
 Cr10Mn30Fe50Co10-N
 Cr10Mn40Fe40Co10-C
 Cr0.25Mn1Fe1Co1Ni1-C

0 1 2 3 4 5 6
0

100

200

300

400

500

V
ic

ke
rs

 H
ar

dn
es

s, 
H

V
/

9.
8 

M
Pa

C/N Content/at%

 CrMnFeCoNi-C
 CrMnFeCoNi-N
 Cr10Mn40Fe40Co10-C
 Cr15Mn17Fe46Ni22-N
 Cr0.25Mn1Fe1Co1Ni1-C

0 1 2 3 4 5
0

10
20
30
40
50
60
70
80

To
ta

l E
lo

ng
at

io
n/

%

C/N Content/at%

 CrFeCoNi-C
 CrM nFeCoNi-C
 CrM nFeCoNi-N
 Cr10M n30Fe50Co 10-N
 Cr10M n40Fe40Co 10-C
 Cr0.25M n1Fe1Co1Ni1-C

a b 

c d 



·3992·                                      稀有金属材料与工程                                               第 52 卷 

 

0.0 0.5 1.0 1.5 2.0 2.5
0

200

400

600

800

1000

1200

U
lti

m
at

e 
Te

ns
ile

 S
tre

ng
th

/M
Pa

C/N Content/at%

 CrMnFeCoNi-C
 CrMnFeCoNi-C
 CrMnFeCoNi-N
 CrMnFeCoNi-N
 Cr0.25Mn1Fe1Co1Ni1-C
 Cr0.25Mn1Fe1Co1Ni1-C

77 K 77 K

77 K

293 K
293 K
293 K

Co10
[66]、Cr0.25Mn1Fe1Co1Ni1

[67]和 Cr10Mn30Fe50Co10
[57]

等合金体系力学性能的影响。从图 14a~14c 可以看出，

随着 C/N 原子含量的增加，合金的强度与硬度整体呈

提高的趋势，但塑性明显有升有降[42,62,66,68-69]，参照

图 14d。此外，在铸态 (CrMnFeCoNi)100-xCx
[64] 和

(CrMnFeCoNi)100-xNx
[40]两个体系中，相同 C/N 含量

下，N 原子可以更大程度地提升强度，并且塑性下

降趋势平缓。这说明相同制备工艺下，N 在优化合

金的力学性能时比 C 具有更大的潜力。  
值得注意的是，间隙原子引起的局部化学有序

也是影响合金力学性能的重要因素。He 等学者 [70]

通过添加间隙 N 原子驱动局部化学有序来强化

(Fe50Mn30Co10Cr10)96.8N3.2 合金，合金的屈服强度由

完全再结晶状态下的 874 MPa 提升到非完全再结晶

状态下的 1377 MPa，这得益于非完全再结晶时 LCO 
(local chemical order)板条的产生。针对铸态和均匀

化态合金进行表征发现均有 SRO 的存在，并且在随

后冷轧过程中，均匀化状态下存在的 SRO 促进位错

平面滑移，从而形成显著的平面位错滑移带，在低

于再结晶温度退火后这些滑移带转变为具有 SRO
与 MRO(medium-range order)结构的 LCO 板条。而

LCO 板条则会严重阻碍位错的运动，以此来提高合

金的屈服强度。  
结合图 13 和 14 可以发现，通过改变主元原子

配 比 和 添 加 间 隙 C/N 原 子 可 以 有 效 改 善

CrMnFeCoNi 体系合金的力学性能，这对成分设计

的可行性做出了印证。同时，在后续的研究过程中，

作为小尺寸间隙原子，C 和 N 原子所引起的 SRO
以及产生的力学性能差异也需要加以关注。  
3.2  变形温度对于合金力学性能的影响 

在航天航空领域以及储气工业，金属材料的低

温性能受到了极大的关注，高熵合金目前具备较高

的低温断裂韧性，超过了绝大多数纯金属和合金，

有望被应用于低温领域 [71-72]。如图 15 所示，S. J. Sun
等学者 [73]探究了完全再结晶态单相 CrMnFeCoNi 合
金在 77 K 和室温（293 K）下的拉伸性能，发现其

低温力学性能要显著高于室温，并且同时提高了强

度与塑性。  
图 16 对比了 2 个不同温度下含 C/N 间隙原子

的 CrMnFeCoNi 体系高熵合金的拉伸力学性能，可

以发现在 3 个不同体系合金中，77 K 温度下的抗拉

强度均优于室温。M. V. Klimova 等学者 [67]研究了低

温拉伸过程中碳含量对于 Cr0.25Mn1Fe1Co1Ni1 合金

力学性能的影响，发现 C 的固溶强化效果在 77 K
时更强(147 MPa/at%C)，约为室温下的 2.2 倍。这

一固溶强化的差异主要归因于晶格摩擦的影响，其

随着温度的降低而增大，摩擦应力(σfr)与温度(T)的
关系表示为 [67]：  

 
* 0

fr fr
m

2π= (0) exp
3bt T


 

                    (8) 

其中，σfr(0)是 T=0 K 的摩擦应力，ω0 是 T=0 K 时

的位错宽度，b 是柏氏矢量， tm 是熔化温度。通过

计算发现 σfr(77 K)/σfr(室温)的值为 1.94，77 K 下的

晶格摩擦应力要明显大于室温。  
实验发现 C 含量为 0.5 at%时，室温下该合金的

抗拉强度和断裂延伸率分别为 535 MPa 和 58%，而

在 77 K 温度下该合金的拉强度和断裂延伸率分别为

795 MPa和 68%[67]。N原子对于等原子比CrMnFeCoNi
合金的低温拉伸性能也有相似的影响 [40]，当温度由

293 K 降到 77 K，合金的屈服强度由 117 MPa/at%N
增加到 316 MPa/at%N。这都与 77 K 下晶格摩擦应  
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
图 15  293 和 77 K 下 CrMnFeCoNi 合金的拉伸性能及变形

机制  

Fig.15  Tensile properties and deformation mechanisms of the 

CrMnFeCoNi alloy deformed at 293 and 77 K[73] 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
图 16  293 和 77 K 下的不同合金体系拉伸性能  

Fig.16  Tensile properties of different alloy systems at 293 

and 77 K[9,67] 
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力的增加导致位错平面滑移加剧有关。此外，研究

人员还发现变形温度对于合金 SFE 的影响，He 等

学者 [57]在探究 N 对 Cr10Mn30Fe50Co10 合金在 77 K
温度下力学性能影响时，发现基于 CrMnFeCoNi 合
金体系中 SFE 随着温度的变化趋势，变形温度每降

低 1 K，其 SFE 会降低 0.06~0.09 mJ/m2。  
随着变形温度的降低，导致合金晶格摩擦应力

的增加以及 SFE 的降低，有利于位错的平面滑移和

TWIP 效应的产生，这是 CrMnFeCoNi 合金获得优

异低温性能的原因，也为提高高熵合金的断裂韧性

开辟了新的途径。  
3.3  不同成分合金的强化机制 

合金的力学性能的差异本质上源于强化机制的

不同。如图 17 所示，等原子比 CrMnFeCoNi 合金

抗拉强度的来源除了位错的贡献外，还主要包括置

换固溶强化 (substitutional solid solution, SSS)和变

形孪晶强化 2 种强化方式 [14,50]；在此基础上，非等

原子比 CrMnFeCoNi 体系合金通过改变合金元素配

比引入 TWIP 和 TRIP 效应 [14,50-51]；而 C/N 间隙原

子的添加又会引入间隙固溶强化 (interstitial solid 
solution, ISS)和析出强化。  

以 C/N 间隙原子 CrMnFeCoNi 合金为例，高屈

服强度 σy 主要来源于以下几种强化机制：间隙固溶

强化 σISS
[58,64,74]、晶界强化 σG

[60,75]、位错 σD
[12,52,76]、

析出强化 σP
[61,77-78]和孪晶强化 σT

[9,38,79]。总屈服强

度 σy 可由上述几种机制来表示：  
σy=σ0+Δσ ISS+ΔσD+ΔσG+ΔσP+ΔσT               (9) 

其中，σ0 是总晶格摩擦应力，即晶格对位错运动的

阻力。它包含未加间隙 C/N 原子前基体的晶格摩擦

应力和加入间隙原子后的晶格摩擦应力。此外，因

为高熵合金很难区分溶质和溶剂，所以 σ0 通常包括

置换固溶强化 [16]。  
(1)、间隙固溶强化的贡献  
ΔσISS 是 C/N 原子引入的间隙固溶强化，C/N 的

尺寸小于基体合金的元素尺寸，倾向于进入基体的

晶格间隙中，产生一定的晶格应力场，从而增加位

错运动的阻力。可借助弹性位错溶质的相互作用的

标准模型来计算间隙固溶强化 [63]：  
3/ 2 1/ 2

ISS s=MGb c                         (10) 
其中 G 为剪切模量，M 为 3.06 是泰勒常数，b 是柏氏

矢量（对于 fcc 结构， ( 2 /2)b a ，a 是晶格常数），εs

为相互作用参数（针对 CrMnFeCoNi合金的值为 0.36），
具体的计算过程可参照文献[80]，c 为 C/N 原子在基体

合金中的摩尔比。G. Bracq 等学者[74]结合实验与理论

模型评估了该固溶强化公式对于 CrMnFeCoNi 合金的

适用性。Li 学者[64]在 CrMnFe CoNi 合金中添加 C 原子

来探究 C 所引起的强化效果，发现在不产生析出物的

条件下，合金的抗拉强度由 780 MPa 增加到 970 MPa，
这归因于 C 所引起的间隙固溶强化。 

(2) 位错的贡献  
一般来说，位错密度越高，位错所提供的强化效

果越明显，针对位错引起的强化效应可表示为[63]： 
1/ 2

D =M Gb                           (11) 
其中 α=0.2，是 fcc 金属中的常数，ρ 是位错密度，

b 代表柏氏矢量。  
位错密度通过 Williamson-Hall 方法来粗略计

算，即：  
 cos / 4sinK D                      (12) 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

 

图 17  不同成分配比下合金的强化方式差异  

Fig.17  Different strengthening methods of alloys with different composition ratios 
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其中 K 是常数(≈0.9)，λ 是 Cu Kα 辐射波的波长

(0.154 05 nm)，D 是晶粒尺寸，ε 是微应变，θ 是布

拉格角。参数 ε 可依据合金的 XRD 图谱结合        
βcosθ-4sinθ 图的斜率来计算。然后，位错密度 ρ 可

以通过下面的方程进行计算：  
 2 3 / Db                           (13) 

在 CrMnFeCoNiC1 合金室温拉伸过程中，位错

密度随着应变的增加而增加，位错由最初沿某些平

面的堆积到形成高密度的位错胞。位错与变形孪晶

及析出的碳化物共同起到强化作用，经上述理论公

式计算，位错强化提供了 78 MPa 的强度贡献 [63]。  
(3) 晶界强化的贡献  
晶粒越细小，合金中晶界和亚晶界的面积就越

大，位错运动过程中遇到的阻碍就会越多，导致位

错 堆 积 ， 从 而 提 高 合 金 的 强 度 。 因 此 可 以 用

Hall-Petch 关系来估计晶界强化 [42]：  
ΔσG=kd-1/2                            (14) 

其中 K 是 Hall-Petch 系数(MPa/µm1/2)，d 是平均晶

粒尺寸(µm)。其他研究已报道 CrMnFeCoNi-C 合金

Hall-Petch 系 数 为 538 MPa/µm1/2 或 935.25 
MPa/µm1/2 [81]，而且还发现合金的晶粒尺寸随 C 含

量的增加而减小，会显著提升合金的力学性能。  
(4) 析出强化的贡献  
ΔσP 是析出强化，碳 /氮析出物颗粒多以不可变

形的形态存在，当位错遇到这些颗粒时多采用

Orowan 环或交叉滑移的方式绕过。因此根据

Ashby-Orowan 方程来计算 ΔσP
[82]：  

M
P

VC

0.8= ln( /2 )
2π 1

MG b x b
v L


 
                   

(15) 

其中 b 是矩阵的柏氏矢量的大小，v 是泊松比，LVC

是平均粒子间距，x 是滑移面上的平均粒子直径。  

VC VC
2 π 2
3

L r
f

 
    

 
                  (16) 

VC
2=2
3

x r                            (17) 

其中，rVC 是平均半径， f 是粒子的体积分数。通过

上面的公式可以看出，不可变形硬质颗粒的强化效

果与颗粒间间距成反比，颗粒越多，间距越小，强

化效果越明显。碳掺杂高熵合金中的纳米碳化物能

诱导显著的析出强化，在等原子比 CrMnFeCoNi
合金中添加 1.3at% C 原子，退火时析出纳米级

M23C6 碳化物，有效抑制再结晶晶粒长大的同时，

还可使合金的强度提高到 1040 MPa，并保持 12%
的延伸率，析出强化与细晶强化是此合金的主要

强化机制 [61]。  

(5) 孪晶强化的贡献  
孪晶会阻碍位错的运动，提高位错的存储能力，

使合金的应变硬化率和延展性提升，对强化的贡献

可由下式计算 [16]：  
1 / 2

T f f= V k                           (18) 

其中，Vf 是孪晶的总体积分数，kf 是孪晶边界的强

因子，λ 是孪晶间距。Li 等学者 [83]设计了 Fe49.5Mn30- 

Co10Cr10C0.5TRIP-TWIP 高熵合金，合金的屈服强度

达到 1.3 GPa，延展性保持在 14%，通过理论公式

计算各强化机制对屈服强度的贡献，发现纳米孪晶

引起的屈服强度增加约为 468 MPa。  
通过对比不同成分设计下的 CrMnFeCoNi 合金

体系的力学性能及变形机制，发现非等原子比与添

加间隙原子的合金设计方法可以引入多种强化机

制，有效改善 CrMnFeCoNi 合金的力学性能。  

4  变形过程中微观结构的演化 

4.1  等原子比 CrMnFeCoNi 合金的微观结构演化 

Cantor 教授通过与低 SFE 的 fcc 合金和纯 fcc
金属对比，描述了等原子比 CrMnFeCoNi 合金在变

形过程中的部分特点 [2]，即：  
① 初始屈服通过½<110>位错的平面滑移发

生，通常在{111}滑移面上分解为肖克利不全位错； 
② 位错在晶界等位置堆积，引发二次滑移，产

生位错交叉点，增加位错滑移的阻碍，导致大面积

的位错缠绕与林位错的形成；  
③ 初始屈服强度较高，多组分会造成大的晶格

畸变，阻碍位错的产生和运动；  
④ 位错线在近原子尺度上呈波浪状，因为晶格

畸变会导致施加拉应力时位错线在应变钉扎中心弯

曲；  
⑤ 变形孪晶、多组分的晶格畸变及其相关的钉

扎效应阻碍了位错流动，使得加工硬化很高；  
⑥ 由于高初始屈服强度和持续的加工硬化率

相结合，颈缩延迟并且整体延展性提高。  
图 18 为等原子比 CrMnFeCoNi 合金在 293 K

变形过程中的结构演变 [84]。当真应变由 4.2%增加到

12.4%，位错不断堆积且密度不断增加；当真应变

达到 20.1%时，可以看到位错胞的形成。图 18b1 为

TEM 的明场像，直到真应变增加到 30%时，在晶界

附近出现变形孪晶，图 18b2 为 18b1 虚线框中的暗

场像，清晰地观察到变形孪晶束的形态。  
G. Laplanche 等学者验证了等原子比 CrMnFe- 

CoNi 合金变形孪晶产生的临界应力，预测在 293 K
时只有超过 20%的真实应变（22.3%的工程应变）才
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可以达到孪生应力激活的临界值(720 MPa)[84]。实验

采用 680 和 820 MPa 的拉伸应力来检验预测结果的正

确性，发现 680 MPa 时没有变形孪晶的出现，而 820 
MPa 时 出 现 变 形 孪 晶 。 这 也 说 明 了 等 原 子 比

CrMnFeCoNi 合金在变形时的结构演变，位错密度随

着应变应力的增加而增加，进一步形成位错胞等亚结

构，当应力超过临界孪生应力值时会产生变形孪晶。 
4.2  非等原子比 CrMnFeCoNi 合金的微观结构演化 

针对非等原子比 CrMnFeCoNi 体系合金，不同

的元素配比会影响合金的强化机制，同时也会导致

变形微观结构的差异。Cr2Mn27Fe40Co5Ni26 合金中只

存在单相 fcc，在塑性变形的过程中以位错滑移为

主，图 19 是该合金在不同局部应变下的电子通道衬

度成像(electron channeling contrast imaging, ECCI)。
图 19a 中，在 3%的局部应变下，位错会堆积在退

火孪晶的两侧及内部的平面上（黄色箭头所指），右

上方放大后的图可以清晰地看到位错堆积。随着应

变加载到 5%，图 19b 中观察到在较小晶粒中的滑

移系被激活（粉红色箭头所指）。当应变达到 10%
时，可以看到增加的变形会引起多个平面内的位错

堆积，如图 19c 所示。值得注意的是，虽然在应变

达到 30%时，图 19d 中观察到位错胞的存在，但未

发现变形孪晶和第二相的存在，这与等原子比

CrMnFeCoNi 体系合金相似。  
通过力学性能的对比，发现相较于五元单相高熵

合金，五元双相合金的抗拉强度和应变硬化率有显著

提高，这得益于双相合金在变形过程中增加的变形微

观结构。图 20 的 EBSD 相图中可以看到，与

Cr2Mn27Fe40Co5Ni26 合金相比，Cr20Mn20Fe34Co20Ni6 合

金在变形过程中触发了 TRIP 效应。随着应变加载，

hcp 相由 28%增加到了 67%，合金在变形过程中另一

相的增加会阻碍位错的运动，并且两相力学性能的差

异也会随它们比例的改变而影响合金的力学性能[50]。 
此外，对应变水平为 40%（均匀变形阶段）（图

21a）和 100%（颈缩阶段）（图 21b）的样品做 ECCI
表征，发现除了 hcp 相外，该双相合金在变形过程

中产生了大量的堆垛层错。保留的未转变的堆垛层

错与新相 hcp 有相似的晶体取向，证明由几个 hcp
结构的单原子层组成的层错作为 hcp 相的形核位

置。由于 fcc 基体的相稳定性非常低，导致相变优

先于孪晶发生，所以在变形的过程中没有观察到明

显的孪生现象。图 21b 中，在 100%的局部应变下

观察到高密度的位错，这是因为 fcc 相中的堆垛层

错是由肖克利不全位错的滑动形成 [85]。  
图 22 更系统地揭示了合金在变形过程中微观

结构的演变，黑色箭头表示应变增加的方向。在未  

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

 

 

图 18  等原子比 CrMnFeCoNi 合金在不同真实拉伸应变水平下的 TEM 照片  

Fig.18  TEM images of CrMnFeCoNi showing the evolution of dislocation structure with increasing true tensile strain[84]:     

(a1) ε=4.2%, (a2) ε=8.3%, (a3) ε=12.4%, (a4) ε=20.1%, (b1, b2) ε=30% 
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图 19  Cr2Mn27Fe40Co5Ni26 单相合金的变形微观结构  

Fig.19  Deformation microstructure of Cr2Mn27Fe40Co5Ni26 single-phase alloy: (a) ε=3%, (b) ε=5%, (c) ε=10%, and 

(d) ε=30% 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 20  五元双相  Cr20Mn20Fe34Co20Ni6 合金的  EBSD 图  

Fig.20  EBSD phase maps of the quinary dual-phase Cr20Mn20Fe34Co20Ni6 alloy with increasing tensile deformation[50]:  

(a) ε=20%, (b) ε=40%, (c) ε=60%, (d) ε=100% 
 

变形阶段，微观结构由 fcc 和小部分 hcp 相组成（图

22a）。随着应变增加，fcc 相中沿着退火孪晶形成层

错（图 22b）。应变进一步增加会使层错增多和扩展，

导致层错的间距缩小（图 22c）。当层错达到临界密

度，内部 hcp 相的形核开始，并且形核位置优先在

与退火孪晶相邻的区域内观察到（图 22d）。从图 22e
中观察到，在独立的微带内形成单独的 hcp 相核，

并伴有变形孪晶的生成。随着应变的进一步增加，

变形诱导的 hcp 相生长到相邻的 fcc 晶粒内，并同时

沿着微带形成新的 hcp 薄片（图 22f）[79]。 
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图 21  五元双相 Cr20Mn20Fe34Co20Ni6 合金 ECCI 图  

Fig.21  ECCI analyses of the quinary Cr20Mn20Fe34Co20Ni6 alloy revealing deformation induced hcp phase[50]: (a, b) ε=40% and  

(c, d) ε=100% 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 22  Cr10Mn30Fe50Co10 合金随应变改变的微观结构演变示意图  

Fig.22  Schematic sketch of microstructure evolution with strain in Cr10Mn30Fe50Co10
[79] 

 

4.3  间隙 C/N CrMnFeCoNi 合金的微观结构演化 

不同含量的 C/N 原子会导致碳 /氮析出物的差

异，同时也会引起大的晶格畸变和相结构的改变，

影响 C/N 间隙原子 CrMnFeCoNi 合金变形过程中微

观结构演变。如图 23 是通过 EBSD 和 ECCI 技术分

析(CrMnFeCoNi)99.2C0.8 合金 [64]在铸态下的拉伸变形

微观结构，合金中以 fcc 相和少量的变形孪晶为主。

在 20%的局部应变下（早期均匀变形阶段），图 23a2

中可以观察到位错的产生与堆积。在 45%的局部应

变下（中期均匀变形），观察到高密度的位错和位错

胞，如图 23b 所示。随着局部应变近一步增加到 100%
（颈缩阶段），变形孪晶被激活（图 23c2 中红色箭头

所指），图 23c1 蓝色的区域也证明了变形孪晶的存

在。可以发现该合金在拉伸变形过程中，其微观结

构演变类似于不含 C 的等原子比 CrMnFeCoNi 合金，

也不存在相变以及碳化物的影响 [79]。 
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图 23  拉伸后  (CrMnFeCoNi)99.2C0.8 合金的 EBSD 和 ECCI 图  

Fig.23  EBSD maps (a1, b1, c1) and ECCI images (a2, b2, c2) showing the deformed microstructures in (CrMnFeCoNi)99.2C0.8 

alloy[64]: (a1, a2) ε=20%, (b1, b2) ε=45%, and (c1, c2) ε=100% 

 
图 24 是碳含量为 1at%的等原子比 CrMnFe- 

CoNi 合金变形过程中的 TEM 明场像与 SAED 花样，

从图 24a 中可以看到 M23C6 碳化物的存在，它会造

成位错的阻碍和堆积，在黄色区域的放大图像（图

24b）中观察到变形孪晶的形成 [48]，同样也未观察

到相变的出现。  
Han 等学者 [86]研究了 N 原子对拉伸变形过程中

等原子比 CrMnFeCoNi 合金微观结构演变的影响，

发现相较于 C 原子，N 原子的添加会导致更高的应

变场和更大的弹性原子尺寸失配，这可能导致合金

产生更严重的晶格畸变以及所需应力水平更高的位

错滑移和形核，主要归因于 N 更小的原子尺寸。在

N 添加量为 0.52at%时，合金中并未发现氮化物的

形成，N 完全固溶在合金中。在 2%应变的状态下，

位错滑移主导塑性变形，并且观察到位错的平面滑

移现象。当应变增加到 30%时，位错仍然主导合金

的塑性变形，伴随着明显的位错胞，只在极少数个

晶粒中观察到变形孪晶的存在。  
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 24  (CrMnFeCoNi)99C1 合金的变形微观结构 TEM 明场像和 SAED 花样  

Fig.24  Bright field TEM images (a, b) and SAED pattern (c) of (CrMnFeCoNi)99C1 alloy after tensile deformation[48] 
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综上，C 和 N 含量很大程度会影响析出物的含

量与尺寸，而析出物对位错的阻碍以及晶粒的细化

作 用 是 共 知 的 。 虽 然 目 前 C 和 N 原 子 对 于

CrMnFeCoN 体系合金 SFE 的影响仍存在争议，但

合金中 C、N 对变形过程中变形孪晶和相的影响是

不容忽视的，尤其是合金的 SFE 处于触发 TWIP、
TRIP 效应的临界范围时，C 和 N 对于合金微观结

构的调控会起到意想不到的作用。同时，C、N 与

其他合金元素（如：Cr）形成的 SRO 也可能是影响

变形孪晶产生的重要因素 [40]。  

5  小结与展望 

高熵合金的出现无疑将合金的发展引到一个新

阶段，但许多机理和性能还没有得到系统的研究。

最初等原子比 CrMnFeCoNi 合金以其简单的固溶体

结构和优异的物理性能受到研究者们的青睐，但塑

性与强度的相互制衡，也限制了它的工程应用。在

保证良好塑性的同时，提高合金的强度是目前关于

CrMnFeCoNi 体系研究的主要方向之一。在已报道

的方法中，通过非等原子比设计可以引入 TRIP 效

应和 TWIP 效应，这是提高合金强度和塑性的有效

手段。为了更近一步改善 CrMnFeCoNi 合金的力学

性能，间隙 C/N 原子的添加被证实是方便有效的。

C/N 间隙原子会引起大的晶格畸变并产生碳氮化

物，这会阻碍位错的运动，同时起到细化晶粒的作

用，极大地改善合金的强度和塑性。本文总结了近

些年关于 CrMnFeCoNi 合金的设计策略、力学性能、

强化机制以及微观结构演变等多个方面的内容，得

到了以下的启发：  
(1) 非等原子比的设计策略可以有效地改善

CrMnFeCoNi 体系合金的力学性能，五元非等原子

比 CrMnFeCoNi 合金元素调控的比例和原则还需要

更系统的研究。  
(2) 间隙 C/N 原子的添加是可以极大地权衡合

金的强 -塑性，激发多种强化机制。但是碳 /氮化物

的析出也是一把双刃剑，且 C/N 原子的固溶度在不

同成分配比的 CrMnFeCoNi 合金中有一定的区别，

这就需要前期充足的实验准备以获得最优的间隙元

素添加量。  
(3) 无论是各主元素之间的含量配比选择还是

TRIP 和 TWIP 效应的触发都与 SFE 紧密相关，准

确的 SFE 预测和计算会大大缩短合金的研发周期，

同时可以更精确地设计合金的性能，所以在合金的

研究过程中要对 SFE 的计算引起重视。  
(4) CrMnFeCoNi 合金体系具备在极端条件下

应用的潜能，除目前已被认可的 77 K 的低温性能

外，在高温下的性能以及耐疲劳、耐腐蚀等极端环

境下的性能也值得被研究。  
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Design of Face-Centered-Cubic High Entropy Alloys with High Strength and High 
Toughness 

 
Yuan Kunquan, Jiang Yan, Liu Shichao, Li Xinzhong, Xu Songsong, Wu Xiaoxiang 

(School of Iron and Steel, Soochow University, Suzhou 215137, China) 

 

Abstract: The high-entropy alloy prepared according to the multiple components design concept exhibits excellent comprehensive 

properties such as high strength, high toughness and good wear resistance, oxidation resistance and thermal stability. Thus it is 

expected to an excellent new structural material. In terms of composition design of high-entropy alloys, regulating the stacking 

fault energy and microstructure of the alloy by adjusting the concentration of principal elements, and adding interstitial atoms, and 

introducing strong toughening mechanisms such as precipitation strengthening, fine grain strengthening and phase transformation 

or twinning-induced plasticity effect, can be used to improve the comprehensive mechanical properties of the alloy. In this paper, 

the effects of composition design methods with non-equiatomic and interstitial C/N atom additions on the microstructure, 

mechanical properties and deformation mechanism of face-centered cubic high-entropy alloy systems are summarized to provide 

the theoretical basis for the design of the new alloy.  

Key words: high entropy alloy; non-equiatomic design; interstitial atoms; mechanical properties; strengthen the mechanism 
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