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摘要:基于不同的高熵合金(high-entropyalloys,HEAs)体系,综述了增材制造高熵合金的最新研究进展,阐述了不同

成分高熵合金增材制造的快速凝固微观组织、偏析和析出行为,着重分析了增材制造高熵合金的力学性能、变形及强化

机理。指出不同的高熵合金体系应选择适合的增材制造工艺,并且成型质量的影响因素还有待进一步研究,最后提出利

用增材制造技术可以研发和制备出具有优异强度-塑性组合的高熵合金。
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Abstract:Basedondifferenthigh-entropyalloys(HEAs)systems,thelatestresearchprogressin
additivemanufacturedhigh-entropyalloyswasreviewed.Therapidsolidification microstructure,

segregationandprecipitationbehaviorsofhigh-entropyalloysfabricatedbyadditivemanufacturing
withdifferentcompositionsweredescribed.Especially,theanalysiswasfocusedonthemechanical
properties,deformationandstrengthening mechanisms.Itwaspointedoutthattheappropriate
additivemanufacturingprocessshouldbeselectedfordifferenthigh-entropyalloysystems,andthe
influencingfactorsofformingqualityneedtobefurtherstudied.Finally,itwasproposedthathigh-
entropyalloyswithbothexcellentstrengthandhighplasticitycanbedevelopedandpreparedby
additivemanufacturingtechnology.
Keywords:high-entropyalloys (HEAs);additive manufacturing;microstructure;strengthening
mechanism

  高熵合金是含有5种或5种以上的主要元素,且
每种元素的原子分数在5%~35%之间的一种新型合

金,其概念最早由叶均蔚团队[1]在2004年提出。同

年,Cantor等[2]也将其命名为等原子比多组元合金。
随着研究的深入,也有研究人员发现了三元、四元等原

子比的典型高熵合金[3-4]。高熵合金的设计理念打破

了传统单一金属作为主元的设计框架,其特性由各主

元集体主导。高熵合金凝固后形成具有BCC,FCC或

FCC+BCC等简单晶体结构的固溶体相,无法区分溶

质和溶剂组元。同时高熵合金独特的高熵效应、晶格

畸变效应、迟滞扩散效应和鸡尾酒效应使其具有传统

合金无法比拟的优异性能[5],如高强度、高硬度、高耐

磨性及耐腐蚀性、高热阻、高电阻率、抗高温氧化、抗高

温软化等。
目前,高熵合金的制备方法大多数是熔铸法(如真

空电弧熔炼法)或粉末冶金法[6],并通过后续的轧制、
锻造和退火处理等方法来改善合金性能。由于高熵合

金具有高强度、高硬度,很难通过机械加工获得复杂的

几何形状。而且常规铸态结构中存在疏松、气孔、偏析

等典型冶金缺陷也会影响材料的最终性能,这限制了

高熵合金的应用潜力。
增材制造技术不同于传统的减材加工,而是将计
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算机辅助设计(CAD)软件设计的实体三维数据模型

用自下而上逐层累加的方式直接制造实体零件。这种

工艺缩短了生产周期,并为制造复杂形状的零件提供

了一种快捷有效的方法[7]。金属增材制造过程具有大

温度梯度、高冷却速率(约106K/s)等特点,可以获得

简单的固溶体相和超细均质组织,并抑制脆性金属间

化合物的形成。目前,金属增材制造的方法主要有两

种,一种是粉末床熔融技术(powderbedfusion,PBF),
如激光选区熔化(selectivelasermelting,SLM)、电子

束选区熔化(electronbeammelting,EBM)等;另一种

是基于送粉和送丝工艺的直接能量沉积技术(direct
energydeposition,DED),如激光近净成形技术(laser
engineeringnetshape,LENS)、电子束熔丝沉积技术

(electronbeamfreeformfabrication,EBF3)、电弧增

材 制 造 技 术 (wire arc additive manufacturing,

WAAM)等。由于不同研究人员对送粉工艺(使用激

光作为热源,通过喷嘴把粉末送进熔池的工艺)命名不

同,下文中将激光熔融沉积(lasermeltingdeposition,

LMD)[8],LENS,激 光 辅 助 增 材 制 造 (laseraided
additivemanufacturing,LAAM)[9],激 光 3D 打 印

(laser3Dprinting)[10],激光增材制造(laseradditive
manufacturing,LAM)[11]等技术统称为LMD。在高

熵合金增材制造的研究中使用的技术主要有激光选区

熔化(SLM)、电子束选区熔化(EBM)和激光熔融沉积

(LMD),少数研究人员探索了喷墨挤压(ink-extrusion)
和黏结剂喷射(binderjetting)等方式。

本文基于不同高熵合金体系梳理了国内外高熵合

金增材制造的研究现状,阐述了不同成分高熵合金增

材制造的快速凝固微观组织、偏析和析出及热处理之

后的组织演变,重点分析了增材制造高熵合金的力学

性能、变形及强化机理。同时提出了目前增材制造高

熵合金过程中存在的问题,为综合优异性能(高强度-
高塑性)高熵合金的研发以及采用增材制造技术大规

模制备该类合金提供一定的参考。

1 高熵合金增材制造技术

1.1 激光选区熔化

激光选区熔化也称激光粉末床熔融(laserpowder
bedfusion,L-PBF)是基于PBF技术的一种增材制造

工艺,通过刮刀或铺粉辊将粉末平铺到基板上,高能激

光束在每层切片的选定区域进行扫描,将当前零件切

片轮廓内的金属粉末完全熔化。加工完一层后,成型

平台下降一层高度,该高度即三维模型每层切片的

厚度,然后继续下一层铺粉、激光扫描,最终直接成

型零件,如图1所示[12]。成型过程多在惰性气体的

保护气氛下进行,防止金属与空气中的氧、氮、水蒸

气等发生化学反应。SLM是目前成型精度最高的金

属增材制造工艺,对形状复杂零件,可直接由三维模

型直接形成最终的零件,无需模具且基本不需要后

续机械加工。

图1 SLM过程示意图[12]

Fig.1 SchematicdiagramofSLMprocess[12]

高熵合金增材制造所使用的粉末材料主要是通过

雾化技术制备的预合金粉末和通过机械合金化方式将

各元素单质粉末混合而成的预混元素粉末。对于添加

其他元素或增强相的高熵合金增材制造,多是将预合

金粉末与其他粉末通过机械合金化方式进行球磨混

合。目前的研究中,SLM 技术使用的高熵合金粉末

多数为雾化法制备的预合金粉末,最近 Chen等在

SLM 制备 CoCrFeMnNi高熵合金时使用了预合金

CoCrFeNi粉末与 Mn粉搅拌的预混合粉末,并将这种

方式称为SLM原位合金化[13]。

1.2 激光熔融沉积

激光熔融沉积(LMD)通过喷嘴喷射粉末,在成型

平台上形成粉末聚集的焦点,同时激光束照射在该焦

点处使粉末熔化形成熔池并沉积下来,粉末与激光按

照切片层零件信息同步移动,形成熔池轨迹不断熔合,
在每一层重复这一过程最终形成层层沉积的零件,如
图2所示[9]。LMD技术通过惰性气体吹粉,一般不需

要密闭的加工环境,理论上对成型零件的尺寸没有限

制,并且具有较高的成型效率,但成型精度和表面粗糙

度较SLM 工艺低,成型件还需要进行少量后续机械

加工才能应用。
利用LMD工艺制备高熵合金时,除了使用预合

金粉末,还可以使用多喷嘴设备对各种元素粉末进行

单独送粉。增材制造AlxCoCrFeNi系高熵合金时,为
了控制Al的含量,可以采用双喷嘴LMD设备分别送

进CoCrFeNi混合粉末和低密度铝粉[14]或使用多喷嘴

的LMD设备实现5种元素粉末单独同时送粉[15],这

2
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图2 LMD过程示意图[9]

Fig.2 SchematicdiagramofLMDprocess[9]

种制备合金的方式称为原位合金化。另外,在加工过

程中通过控制送粉率还可以实现合金成分的梯度变

化,从而快速制备梯度材料,这种基于LMD制备梯度高

熵合金的方式称为高通量(highthroughput)筛选技术。

1.3 电子束选区熔化

电子束选区熔化(EBM)在成型原理上与SLM 工

艺基本相似,差别主要是热源不同。电子束在电磁偏

转线圈的作用下对粉末层中特定区域进行扫描熔化,
一层加工完成后,成型平台下降一层高度,进行下一层

铺粉与电子束扫描熔化,经过层层堆积直至加工完成,
如图3所示[16]。与SLM工艺相比,EBM工艺整个成

图3 EBM过程示意图[16]

Fig.3 SchematicdiagramofEBMprocess[16]

型过程在真空环境中进行,并且具有能量利用率高、无
反射、功率密度高等优点。EBM设备中对粉床的预热

使EBM 过程具有比SLM 过程较低的冷却速率和较

小的温度梯度,有利于降低残余应力、变形和开裂倾

向,尤其适用于成型难熔高熵合金和脆性材料。目前

利用EBM工艺制备高熵合金的研究较少,使用的粉

末均为预合金粉末。

2 高熵合金增材制造研究现状

2.1 CoCrFeNi系高熵合金

在众多的高熵合金体系中,增材制造CoCrFeNi
系高熵合金的研究最早且最为广泛,通过添加 Mn,

Al,Ti,Mo,Zr等元素以及C,N,Si等非金属元素,可
以改变其晶体结构从而改善其各项性能,衍生出其他

高熵合金体系。表1汇总了部分增材制造CoCrFeNi
系高熵合金研究进展[17-28]。

增材制造的CoCrFeNi系高熵合金为单相FCC
固溶体结构,化学成分均匀,没有明显的偏析。Brif
等[17]首次使用SLM 制备的等摩尔FeCoCrNi高熵合

金与铸态试样相比力学性能明显提高,证实了增材制

造高熵合金的可行性。CoCrFeNi高熵合金在SLM
制备时条状扫描路径比棋盘状扫描的性能更好[18]。

Lin等[19]发现随着退火温度的升高,试样结构从柱状

晶粒再结晶为包含大量退火孪晶的等轴晶粒,并且残

余应力几乎被完全消除。Kenel等[20]使用含有混合氧

化物纳米粉末(Co3O4+Cr2O3+Fe2O3+NiO)的油墨

进行3D喷墨挤压打印,经过共还原、互扩散和烧结形

成接近全密度的CoCrFeNi高熵合金并保持稳定的

FCC相,在常温和低温下具有优异的力学性能,为使

用非束流进行高熵合金增材制造提供了新思路。
目前研究较多的是以CoCrFeNi高熵合金为基础

添加其他元素的CoCrFeNi系高熵合金。Zhou等[21]

通过SLM 工艺制备了含碳的 FeCoCrNi高熵合金

(FeCoCrNiC0.05)。合金组织是没有碳化物相的单一

FCC结构,在较优参数下制备的试样中碳分布均匀,
基体中没有偏析。退火后合金中析出纳米级的Cr23C6
型碳化物,析出物主要分布在晶界或胞状结构上[23]。

Song等[24]利用SLM 工艺在氩气和氮气气氛中制备

了仍保持单相FCC结构的含氮FeCoNiCr高熵合金,

N元素均匀溶解在FCC基质中。这产生了包括双峰

晶粒结构、低角度边界和位错网络的异质分层结构,并
且实现了强度和延展性的同时提高。Lin等[25]采用由

球形Fe,Co,Ni和50CrNi粉末组成的预混合粉末,通
过SLM制备了含1.5%(原子分数)Si的FeCoCrNi高

3
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表1 增材制造CoCrFeNi系高熵合金

Table1 CoCrFeNisystemhigh-entropyalloysbyadditivemanufacturing

Method Composition σy/MPa σuts/MPa εf/% Segregation Remark Reference
SLM FeCoCrNi 600 745 32 No [17]

SLM CoCrFeNi 572±7.5 691.0±15.9 17.9±0.9 No [18]

SLM FeCoCrNi 581.9 707.9 ≈20 [19]

Ink-extrusion CoCrFeNi 250±5 598±8 33.8±1.3 Sintering [20]

SLM FeCoCrNiC0.05 638 797 13.5 No [21]

SLM FeCoCrNiC0.05 638 795 13.5 Cralong

dislocation

networks

Annealedat400℃for

3hfollowedby

waterquenching

[22]

SLM FeCoCrNiC0.05 787 950 10.3 CandCr

ongrain

boundaries

Nano-scaleCr23C6

typecarbidescan

precipitateunder

annealingat1073K

for0.5h

[23]

SLM 1.8%(atom

fraction)N-doped

FeCoNiCr

650 853 34 [24]

SLM FeCoCrNiSi0.05 701±14 907±25 30.8±2 No Byremeltingeachlayer

afteritsinitial

laserscanning

[25]

LMD CoCrFeNiNbx ≈410(Nb0.1) ≈690(Nb0.1) 55(Nb0.1) Lavesphase

wasenriched

inNb

AstheNbconcentration

increased,bothyieldand

fracturestrengths

increasedbuttensile

ductilitydecreased

[26]

LMD CoCrFeNiMo0.2 500(77K) 928(77K) 60(77K) [27]

LMD Ni2.1CoCrFeNb0.2 896 1127 17 Nb At1250℃for1h

followedbywater

quenching,thenat650℃

agedfor96h

[28]

熵合金,是目前少见的将预混合粉末用于SLM 工艺

的研究。试样由柱状晶粒组成,每个柱状晶粒中含有

大量单相FCC固溶体的亚晶粒,没有析出或元素偏析

现象,在保持较好塑性的同时具有较高的强度。

Zhou等[26]通过LMD制备了CoCrFeNiNbx 高熵合

金,随着Nb元素的加入,其组织从柱状组织向等轴状

组织转变,并倾向于在枝晶间和晶界形成 HCP结构的

Laves相,最终为FCC-Laves双相结构。CoCrFeNiMo0.2
高熵合金呈现单相FCC结构,由柱状晶粒组成。该合

金表现出优异的低温力学性能,并且耐腐蚀性高于

304不锈钢基材,其腐蚀电流密度甚至低于316L不

锈钢[27]。

CoCrFeNi高熵合金增材制造成型质量较好,试
样致密度均在99%以上,但晶粒结构多为柱状晶,这
与CoCrFeNi高熵合金的FCC基体结构有关,在相似

的激光加工条件下,单相FCC结构的高熵合金更容易

形成柱状晶[29]。C和 Nb的添加可促进等轴晶的形

核,而N和Si的添加可以实现强度和塑性的同时

提高。

2.2 CoCrFeNiMn高熵合金

CoCrFeNiMn高熵合金是目前研究最为广泛的一

种高熵合金,而增材制造CoCrFeNiMn合金具有与原

始粉末相同的单一FCC相。XRD检测到的(111)峰
向更高的2θ角移动并宽化,表明(111)晶面间距减

小,原 因 是 在 SLM 过 程 中 Mn元 素 的 烧 损,所 以

SLM制备的该合金比粉末的晶格常数小[7]。多数情

况下,微观组织由外延生长的柱状枝晶和等轴晶组

成,制造过程中的快速定向凝固使枝晶的生长方向

与激光扫描方向垂直[11]。多数LMD制备的高熵合

金具有典型的枝晶结构,原因是LMD的扫描速率明

显低于SLM 的扫描速率,导致冷却速率低,从而不

能实现等轴晶。

4
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增材制造过程中的快速凝固可以抑制元素偏析。
在SLM制备的CoCrFeNiMn高熵合金中,Mn在熔池

边界处存在轻微偏析,其他元素分布均匀[7,30]。由于

在LMD中倾向于生成柱状晶,Mn和Ni易在晶界偏

析[9,31-32],同样,在EBM中 Mn,Ni偏析于枝晶间,Fe,

Cr,Co偏析于枝晶[33]。但在合适的工艺参数下,无论

是SLM 还是LMD制备的试样,各元素均表现出均

匀分布 无 偏 析[8,34-35]。表2总 结 了 部 分 增 材 制 造

CoCrFeNiMn高熵合金的晶粒尺寸、力学性能、元素偏

析、晶体结构和强化机理[7-11,30-33]。

表2 增材制造CoCrFeNiMn高熵合金

Table2 CoCrFeNiMnhigh-entropyalloysbyadditivemanufacturing

Method
Grainsize/

μm
σy/MPa σuts/MPa εf/% Segregation

Microstructural
evolution

Strengthening
mechanism

Reference

SLM ≈1 519 601 35 Mnissegregatedat
theboundaryof
weldpool

AfterHIP,theMn
segregation
disappeared

Grainboundary
strengthening

[7]

SLM ≈12.9 510 609 34 Minorsegregationof
Mnalongthe melt
poolboundaries

Deformationinduced
twins

Dislocation
strengthening

[30]

LMD 564(77K) 891(77K) 36(77K) Mn,Cr Whenthestrain
increasesto18%,
deformation
twinningappears

Grainboundary
strengthening,
dislocation
strengthening

[11]

LMD 3-4 710
(-130℃)

850
(-130℃)

40.2
(-130℃)

MnandNisegregate
intograinboundary

Deformationinduced
twins

Grainboundary
strengthening,
dislocation
strengthening

[9]

LMD 50-200 402(77K) 878(77K) 95(77K) No Grainboundary
strengthening,
dislocation
strengthening

[8]

EBM ≈65 205±3 497±2 63±1 MnandNisegregate
intothe
interdendrite

Dislocation
strengthening

[33]

LMD 30-150 448 620 57 Fine BCC phase
distributed at the
grainboundariesof
theFCCmatrix

Precipitation
strengthening

[10]

LMD 10 346 566 27.5 MnandNisegregate
intograinboundary

BCC phaseappears
inheattreatment

Residualstressrelief
byheattreatment

[31]

LMD ≈13 517 26 MnandNisegregate
intograinboundary

Deformationinduced
twins

Grainboundary
strengthening,
dislocation
strengthening

[32]

  增材制造重复的热循环过程导致合金复杂的组织

演变,形成了丰富的初始异质结构。如在FCC基体中

同时存在四方σ相和纳米孪晶[7],FCC基体的晶界上

分布有细小的BCC相[10]等。制备过程中的大温度梯

度和高冷却速率容易引起高热应力并引发裂纹,是影

响致密度的主要因素。Zhang等[36]在不同的扫描策

略(每层旋转0°,90°和67°)制备的试样中均观察到了

裂纹,并且裂纹周围没有观察到偏析或沉淀。其中0°
扫描的裂纹密度和最大裂纹长度均大于其他角度,而

67°扫描的裂纹密度和最大长度略小于90°扫描的裂纹

密度和最大长度。

CoCrFeNiMn高熵合金增材制造工艺窗口较窄,
并且微观组织、元素分布、裂纹和孔隙等对工艺参数和

扫描策略比较敏感,后续的热处理和热等静压处理可

以改善合金的性能。热等静压处理不仅可以消除偏

析,减少合金中的微裂纹、微气孔,还能显著降低合金

中的残余应力[7]。Tong等[31]发现合金初始微观组织

在熔池边界内部主要是柱状晶粒,而熔池边界外部为

5
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等轴晶粒,1100℃热处理后组织完全为等轴晶粒结

构,且晶粒尺寸与热处理温度成正比。除了后续处理,
对工艺参数优化和预测也是调控微观组织、抑制缺陷

产生获得高质量成型件的一个重要研究方向。
为进一步提高综合力学性能,研究人员探索了增

材制造 CoCrFeNiMn高熵合金复合材料,汇总于表

3[37-45]。目前,增材制造高熵合金复合材料所使用的粉

末多是预合金CoCrFeNiMn粉末与所添加材料混合

制备的预混合粉末。采用LMD制备的添加TiC[37],

WC[38],CeO2[41],Al[42]的CoCrFeNiMn高熵合金,其

微观组织中均出现了第二相。纳米TiN颗粒改性的

CoCrFeNiMn高熵合金在SLM 工艺中成型质量比

CoCrFeNiMn高熵合金要差,这是因为陶瓷颗粒的表

面层需要更多的能量输入和更小的扫描间距以形成致

密的微观结构。具有高熔点和高热稳定性的纳米颗粒

有助于诱导异质形核促进FCC晶粒为等轴晶,由于陶

瓷颗粒在凝固过程中起到钉扎作用,可阻挡FCC晶粒

长大,使晶粒更细小[39]。SLM过程中对每一层进行重

熔实现了纳米TiN颗粒在高熵合金基体中更均匀的再

分配,颗粒越分散越有利于高熵合金晶粒细化[40]。

表3 增材制造CoCrFeNiMn高熵合金复合材料

Table3 CoCrFeNiMnhigh-entropyalloycompositesbyadditivemanufacturing

Method Addition Crystalstructure σy/MPa σuts/MPa εf/% Strengtheningmechanism Reference
LMD TiC FCC+TiC 385 723 32 Second-phasestrengthening [37]

LMD WC FCC+Cr23C6 800 37 Grainboundarystrengthening,
precipitationstrengthening

[38]

SLM TiN FCC+TiN-particles 1036 12 Grainboundarystrengthening,
dislocationstrengthening

[39]

SLM TiN FCC+TiN-particles 1100 18 [40]

LMD CeO2 FCC+oxides [41]

LMD Al FCC+BCC 506 736 41.2 Grainboundarystrengthening [42]

SLM C FCC+nanoprecipitate 829 989 24.3 Solutionstrengthening,dislocation
strengthening,precipitationstrengthening

[43]

SLM C γ-austenite 900 30 Precipitationstrengthening [44]

SLM C 741 874 39.7 Grainboundarystrengthening,dislocation
strengthening

[45]

  Park等[43]研究了(CoCrFeMnNi)99C1(原子分

数/%,下同)高熵合金,表明SLM 工艺可以使碳添加

的强化效果最大化,因为纳米碳化物精细分布在凝固

胞状结构的边界上。Kim等[44]在较低的扫描速率下

制备的C-CoCrFeMnNi高熵合金由γ-奥氏体组成,并
且有胞状网络和纳米尺寸的沉淀物广泛分布在γ-奥
氏体基体中,在胞状网络中同时发生 MnNi偏析和

CoCeFe贫化。
总之,在高熵合金中添加其他元素形成的复合材

料可改善微观组织,有助于实现强度和塑性的协同增

强,添加碳不仅阻止了晶粒的长大,而且还生成了纳米

碳化物,添加纳米TiN颗粒有助于生成等轴晶。

2.3 AlxCoCrFeNi系高熵合金

相对 于 等 摩 尔 CoCrFeNiMn 系 高 熵 合 金,

AlxCoCrFeNi系高熵合金具有更多的非等原子比成

分设计,使该系高熵合金的微观组织更加复杂。由于

Al元素是一种BCC相稳定元素,多数研究人员通过

调整Al元素在FCC体系中的含量来控制合金的微观

结构。目前对铸态 AlxCoCrFeNi系高熵合金的大量

研究表明,随着Al含量的增加,AlxCoCrFeNi高熵合

金晶体结构会发生改变,x≤0.4时为单相FCC结构,

0.5≤x≤0.9时 为 FCC+BCC 结 构,x≥1.0时

为BCC结 构。表 4 总 结 了 部 分 国 内 外 增 材 制 造

AlxCoCrFeNi系高熵合金的研究[14-15,46-62]。
基于LMD的原位合金化和高通量成分筛选技术

可以快速探索高熵合金的成分,有效筛选新型合金。

Li等[53]制备了x=0.15~1.32的AlxCoCrFeNi高熵

合金系列,发现随着Al含量的增加,晶体结构由无序

FCC结构转变为无序BCC结构和有序B2结构的混

合体,并且具有较宽的多相(FCC+BCC/B2)成分范

围,如图4所示[53]。Gwalani等[51]进行了相似的研

究。另外,Borkar等[62]在 LMD 制备的 AlCoxCr1-x
FeNi(0≤x≤1)高熵合金研究中发现不同Co,Cr含量

合金中形成的相变化不大,均为BCC和B2相,随着

Cr含 量 的 增 加,BCC 晶 粒 发 生 明 显 的 调 幅 分 解。

Sistla等[61]发现Al还有增加σ相形成的趋势。

Joseph等[14]使用 LMD制备的 FCC结构 Al0.3
CoCrFeNi高熵合金中存在细长的柱状晶和横跨打印

方向的等轴晶,在晶界处有少量 Al偏析和第二相

颗粒;FCC/BCC结构的Al0.6CoCrFeNi高熵合金具有

6
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表4 增材制造AlxCoCrFeNi系高熵合金

Table4 AlxCoCrFeNihigh-entropyalloysbyadditivemanufacturing

Method Composition Mechanicalproperty Segregation Crystalstructure Reference

LMD Al0.3CoCrFeNi Tensionandcompressionyieldstrength:
194MPa,tensileelongation38%

Grainboundaryrichin
Al

FCC [14,46]

SLM Al0.3CoCrFeNi Tensilestrength:896 MPa,yieldstrength:
730MPa,elongation:29%

FCC [47]

LMD Al0.3FeCoCrNi Tensileyieldstrength410MPa FCC,precipitationof
L12afterHT

[48]

SLM Al0.5CrFeCoNi Tensilestrength:878 MPa,yieldstrength:
540MPa,elongation:18%

AlandNirichin
columnarintergranular

BCC+FCC [49]

SLM Al0.5FeCoCrNi Tensilestrength:721 MPa,yieldstrength:
579MPa,elongation:22%

FCC [50]

LMD Al0.6CoCrFeNi Compressionyieldstrength:400MPa,
compressivestrengthis1420MPa,tensile
strengthis930MPa

Grainboundaryrich
inAl,Ni

FCC/BCC [14,46]

LMD AlxCoCrFeNi
(0.3<x<0.7)

FCC(x=0.3)
FCC+B2(x=0.7)

[51]

LMD AlxCoCrFeNi
(x=0.3,0.7)

FCC(x=0.3)
FCC+BCC(x=0.7)

[52]

LMD Al0.85CoCrFeNi Compressionyieldstrength:1400MPa,
elongationtofailure:0.25

BCCrichinFe,Cr BCC+B2 [14,46]

LMD AlxCoCrFeNi
(0.15<x<1.32)

FCC(x≤0.37)
BCC/B2(x≥1.16)

[53]

LMD AlCoCrFeNi AlNi-richmatrix,FeCr-
richprecipitates

B2+BCCprecipitates [54]

LMD AlCoCrFeNi Agedat1200℃/168h,compression
yieldstrength:1.13GPa,fracturestress:
3.02GPa,elongation:24.2%

B2richinAl-Ni
FCCrichinFe-Cr

B2matrix+FCC
precipitatesafteraging

[55]

EBM AlCoCrFeNi Compression yield strength:1015 MPa,
fracture strain 26.4%;tensile strength
1073.5 MPa,yield strength 769 MPa,
elongation1.2%

B2richinAl-Ni
BCCrichinCr-Fe

B2/BCCmatrix+FCC
precipitates

[56-57]

SLM AlCoCrFeNi B2richinAl-Ni B2+A2+Fe-Cr
precipitates

[58]

SLM AlCoCrFeNi Cr B2/BCC [59]
Binder
jetting

AlCoCrFeNi Compressionyieldstrength:(1461±23)
MPa,elongationtofailure:(31.46±2.1)%

AlNi-richB2
CrFe-richBCC

B2/BCC+FCC+σphase [60]

LMD AlCoCrFeNi2.1 Compressionyieldstrengthis(711±23)
MPaat400℃

L12phaseisrichin Ni
anddeficientinAl

L12+BCC [15]

LMD AlxFeCoCrNi2-x
(0.3<x<1.7)

γ+B2(x=0.7)
A2+B2+L12(x=1)

[61]

LMD AlCoxCr1-xFeNi
(0<x<1)

Ni+Alrich,
Fe+Corich

BCC+B2 [62]

Widmanstätten晶粒结构,晶间主要由富集 Ni和 Al
的单相BCC和调幅分解的BCC相组成;BCC结构的

Al0.85CoCrFeNi高熵合金也形成了柱状组织,SEM 分

析表明存在两个亚微米级的离散相:富含Ni-Al的B2
相(体积分数为48%)和富含Fe-Cr的无序体心立方

相(体积分数为52%)。Mohanty等[52]在1100℃下进

行了200h的循环氧化研究,Al0.3CoCrFeNi和Al0.7
CoCrFeNi高熵合金氧化后均在表面形成一层Cr2O3
氧化膜,并在其内层形成Al2O3 亚层,Al0.7CoCrFeNi

高熵合金形成了连续的Al2O3 氧化膜,其厚度随着氧

化时间的延长而增加,从而提高了合金的抗氧化能力。

Peyrouzet等[47]在SLM 制备的Al0.3CoCrFeNi高
熵合金中发现了的<110>纤维织构,而<001>织构是增

材制造的FCC合金中最常观察到的。原因是在熔池

底部,晶粒以<001>取向沿打印方向生长,而在熔池的

两侧,<001>取向的晶粒在相对于打印方向的45°,可
形成与打印方向一致的<110>的纤维织构。因此,通过

合适的扫描策略和激光功率可以形成更强的织构或者

7



材料工程 2021年10月

图4 激光沉积的AlxCoCrFeNi合金库的成分范围与

粉末进料速率的函数关系[53]

Fig.4 CompositionrangeofthelaserdepositedAlxCoCrFeNi

alloylibraryasafunctionofthepowderfeedrate[53]

改变沿打印方向的择优取向。SLM 制备的采用预混

合粉末的Al0.5FeCoCrNi高熵合金熔池内存在明显的

柱状晶和晶间结构,试样由简单的BCC相与FCC相

组成[49],但Zhou等[50]采用预合金粉末制备的 Al0.5
FeCoCrNi高熵合金中只有FCC相,预合金粉末中的

BCC相在SLM过程中转变为FCC相,这表明粉末特

性对增材制造合金有一定影响。
在等摩尔AlCoCrFeNi高熵合金的研究中,LMD

制备的该合金BCC晶体结构由(富Al,Ni)有序B2基

体和其中的(富 Fe,Cr)无序 BCC析出物组成[54]。

Wang等[55]发现试样中具有接近B2单相的固溶体组

织,而800℃时效试样中发现B2基体中大量FCC相

沿晶界呈片状析出,晶粒内部呈较细的片状和针状析

出。B2相富Al-Ni,Fe-Cr偏析于FCC相。Niu等[58]

采用SLM制备了等摩尔AlCoCrFeNi高熵合金,试样

由无序体心立方相(A2)和有序体心立方相(B2)组成,

B2相主要集中在熔池边界,Al和Ni元素结合形成具

有BCC超晶格结构的有序Al-Ni固溶体相,其他元素

均匀分布在Al-Ni相(B2)周围,形成单一的A2相,且
B2相的含量随着体能量密度的增强而增加。Fujieda
等[56]首次使用EBM尝试AlCoCrFeNi高熵合金的制

备,研究发现铸态和粉末为单相BCC结构,EBM试样

同时具有BCC和FCC两种结构,大部分的FCC晶体

存在于顶部和底部的晶界处,且底部比顶部高3倍左

右,原因是较长的预热过程促进了晶界面心立方相的

析出。随后,Shiratori等[57]发现其晶体结构为无序

BCC相和有序B2相组成的纳米片层结构,且B2/BCC
混合相的晶界也有FCC相析出。Karlsson等[60]使用

黏结剂喷射技术制备了 AlCoCrFeNi高熵合金,烧结

后的试样由 BCC/B2相、FCC相和脆性σ相组成。

1000~1100℃的退火处理可抑制σ相,呈现B2/BCC
相和FCC相的混合。升高温度进一步抑制FCC相,

1200℃和1300℃淬火样品只有BCC与B2相组成。
因此,等摩尔 AlCoCrFeNi高熵合金的相组成与制备

工艺、热处理工艺有关,制备时较低的凝固速率和热处

理时缓慢冷却都有利于FCC相析出。

SLM制备的AlCoCrFeNi高熵合金致密性较差,
密度随着体能量密度的增加而逐渐增大,最大相对密

度为98.4%[58];并且易产生裂纹,成形过程中热循环

导致热应力和偏析驱动的相变是大范围裂纹形成的一

个重要原因,预热和改变合金成分可减少裂纹[59]。因

此,对SLM制备高致密度的AlCoCrFeNi高熵合金还

需要更深入的研究,仅仅考虑工艺参数有很大局限性,
更详细的前处理过程(如制粉方式、粉末预热)、扫描策

略和后续处理也应考虑在内。

2.4 难熔高熵合金

增材制造难熔高熵合金多使用纯元素粉末或纯元

素的预混合粉末,为使化学成分均匀,可在制备过程中

增加重熔的扫描策略。

Kunce等[63]采用LMD制备的TiZrNbMoV高熵

合金呈现由BCC固溶体和正交NbTi4 相组成的两相

树枝晶基体以及富Zr析出物。Dobbelstein等[64]通过

脉冲激光LMD制备了TiZrNbHfTa高熵合金,结构

为单相BCC,细小均匀的等轴晶组织。脉冲激光的动

态温度演化影响颗粒附着在表面的概率,未沉积的高

熔点颗粒在激光脉冲间隙会弹离并落到工作台之外,
通过对粉末混合物的成分调整,使熔点较低的元素以

低于等原子浓度的方式加入制备了等原子组成的合

金。李青宇等[65]通过LMD制备了 NbMoTaTi高熵

合金,由于气孔、Ta粉末不完全熔化和裂纹的存在,合
金未表现出理想的高温力学性能。Zhang等[66]采用

SLM方式制备了 WTaMoNb耐高温高熵合金,组织

为单一BCC结构,晶界周围出现了微小的树枝晶。为

提高试样致密度(不足90%),结合数值模拟对工艺进

行了改进,成功抑制了翘曲和裂纹。
由于难熔高熵合金中高熔点元素熔点与低熔点元

素沸点接近,导致最终试样的化学成分与初始粉末成

分有偏差,在LMD中高熔点元素颗粒易掉落[64],在

SLM中低熔点元素易蒸发[66],并且具有脆性断裂或开

裂的倾向,难熔高熵合金的增材制造性能并不理想。

Dobbelstein等[67]通过LMD制备了成分梯度TiZrNbTa
耐火高熵合金,用铌粉逐步取代锆粉,得到 Ti25Zr50
Nb0Ta25到 Ti25Zr0 Nb50Ta25 的 成 分 梯 度。Ti25Zr0
Nb50Ta25与 Ti25Zr25Nb25Ta25之间为单相BCC固溶

体,晶粒粗大。当Zr/Nb比超过等原子组成时可获得

更细、更硬的多相组织。Melia等[68]制备了多种成分

的 MoNbTaW高熵合金,基本上在所有情况下,整个

8
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试样横截面都存在贯穿厚度的裂纹以及明显的孔隙率

和部分未熔化的粉末。每种组合均为无序的BCC固

溶体,Nb起到稳定单一无序BCC相的作用,而Ta起

到使单一无序BCC相不稳定的作用,导致相分离和有

序体心立方第二相的形成[69]。表5汇总了部分增材

制造难熔高熵合金的成分和组织结构[63-69]。

表5 增材制造难熔高熵合金

Table5 Refractoryhigh-entropyalloysbyadditivemanufacturing

Method Composition Crystalstructure Segregation Mechanicalproperty Reference
LMD TiZrNbMoV BCC Mo,Zr-richprecipitates [63]

LMD TiZrNbHfTa BCC [64]

LMD NbMoTaTi BCC Microsegregation
betweengrainboundaries

Compressionstrength
1301.83MPaat25℃

[65]

SLM WTaMoNb BCC [66]

LMD TiZrNbTa BCC [67]

LMD MoNbTaW BCC [68-69]

2.5 其他高熵合金

此外,一些学者还研究了其他的增材制造高熵合

金体系,将部分研究成果汇总于表6[12,70-88]。无Co的

AlCrCuFeNi高熵合金作为一种廉价合金,有利于降

低工程制造成本,引起 了 广 泛 关 注。SLM 制 备 的

AlCrCuFeNi高熵合金具有较高的裂纹敏感性,晶体

结构为包含B2相和A2相的简单BCC固溶体。纳米

级富Cu相在大角度晶界处析出并呈链状分布,而在

小角度晶界处呈颗粒状析出[70]。在随后SLM 制备

AlCrCuFeNix(2.0≤x≤3.0)体系研究[71]中,发现

Ni的加入促进柱状晶向近等轴晶的转变,尤其是

AlCrCuFeNi3.0高熵合金表现出明显的非均质组织,包
括近等轴晶、纳米片层或胞状双相(FCC+B2)结构、
大量的小角度晶界和位错堆积以及B2相中大量的共

格A2纳米析出物,具有抗拉强度和塑性的最佳组合。
另外,AlCrCuFeNi3.0高熵合金近共晶双相纳米结构与

近等轴晶的协同作用有效地消除了裂纹[72]。

Borkar等[73]利用LMD制备了梯度的AlxCrCuFeNi2
(0<x<1.5)高熵合金,随着Al含量的增加,显微组

织由FCC相(含有序L12 相)逐渐转变为BCC相(含
有序B2相),当x<0.9时,FCC为首先凝固相,而当

Al含量较高时,BCC相首先凝固[74]。在SLM 制备

AlxCrCuFeNi2 研究中[75],随着铝含量的增加,晶体结

构同样由FCC向FCC+BCC/B2转变,并伴有柱状晶

向等轴晶转变。Al0.75和 Al1.0合金形成由片层/胞状

FCC基体和嵌入球形BCC纳米析出物的树枝状B2
基体组成的类共晶组织。FCC枝晶和BCC纳米沉淀

物富Fe和Cr,而枝晶间B2基体富Al和Ni。

Chen等[76]通过LMD制备了AlxCoFeNiCu1-x高

熵合金,发现随着 Al含量的增加和Cu含量的减少,
晶体结构由以FCC为主转变为FCC和BCC相结合。
微观组织为柱状树枝晶,树枝晶相均为富Fe,Co相,

而基体相为富Cu,Al相。Zhang等[12]经过SLM制备

的 AlCoCuFeNi高熵合金由单一的 有 序 体 心 立 方

(BCC)(B2)固溶体相和细小的柱状亚结构组成,沿层

堆积方向有很强的<001>织构。1000℃热处理后,体
心立方(B2)基体中析出细小的富铜FCC相,基体富

Al和Ni,Fe和Co在两相中分布均匀。SLM 制备的

AlCoCrCuFeNi高熵合金晶 体 结 构 为 FCC 和 BCC
相,具有较高的裂纹敏感性。高角度晶界、Cu元素的

偏析以及BCC和FCC相之间的失配是SLM 过程中

裂纹形成的原因[77]。

Fujieda等[78]比较了SLM和EBM制备Co1.5CrFe
Ni1.5Ti0.5Mo0.1高熵合金的力学性能与耐腐蚀性能,

SLM过程中较高的凝固速率促进生成了没有明显偏

析且细小的均匀组织,XRD图像显示出少量的TiCo2
或 MoFe2 金属间化合物,固溶处理后XRD图像显示

为单一FCC相,但STEM-EDS图像显示有富 Ni-Ti
颗粒析出;固溶处理的SLM 试样屈服强度和抗点蚀

性能明显优于EBM 试样,但伸长率低于EBM 试样。

SLM制备的Fe49.5Mn30Co10Cr10C0.5间隙溶质强化高熵

合金(简称iHEA)具有层次化的非均质微结构,其长

度范围跨越几个数量级,使合金具有相当高的强度-延
性协同效应[81]。亚稳态Fe40Mn20Co20Cr15Si5 高熵合

金同样具有优异的高强度-延展性组合[82]。SLM制备

的Fe38.5Mn20Co20Cr15Si5Cu1.5高熵合金表现出目前最

高的抗拉强度(1235MPa),并且具有较大的极化斜

率,因此表现出较高的钝化倾向[83]。

Yao等[84]通 过 SLM 制 备 了 几 乎 完 全 致 密 的

AlCrFeNiV高熵合金。微观结构分析表明,由FCC
固溶体和L12 纳米相组成,并且存在柱状晶、亚晶和位

错等层次结构,合金具有高强度和优异塑性的结合。

Vogiatzief等[85]通过SLM 制备的 AlCrFe2Ni2 原始

组织为亚稳组织,具有纳米级调幅分解的柱状BCC晶

9
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表6 增材制造其他体系高熵合金

Table6 Othersystemhigh-entropyalloysbyadditivemanufacturing

Method Composition Mechanicalproperty Crystalstructure Reference

SLM AlCrCuFeNi Compressivestrength2052.8MPa,strain
of6.8%

BCC [70]

SLM AlCrCuFeNix [71]

SLM AlCrCuFeNi3.0 Yieldstrength≈775 MPa,tensilestrength ≈
957MPa,elongation≈14.3%

B2+FCC [72]

LMD AlxCrCuFeNi2
(0<x<1.5)

FCC+L12+BCC+B2
(x=1)

[73-74]

SLM AlxCrCuFeNi2 BCC/B2(x=1) [75]

LMD AlxCoFeNiCu1-x
(x=0.25,0.5,0.75)

FCC(x=0.25,0.5)
FCC+BCC(x=0.75)

[76]

SLM AlCoCuFeNi HTat1000℃,compressivefracturestrengthof
1600MPa,yieldstrengthof744MPa,strainof
13.1%

BCC(B2)+FCC(HT) [12]

SLM AlCoCrCuFeNi FCC+BCC [77]

SLM/EBM Co1.5CrFeNi1.5Ti0.5Mo0.1 SLMspecimensyieldstrength:(773.0±4.2)
MPa,tensilestrength:1178.0MPa,elongation:
(25.8±0.6)%

FCC [78]

LMD AlCrFeMoVx(x=0-1) BCC [79]

SLM AlCoFeNiSmTiVZrsystem FCC [80]

SLM Fe49.5Mn30Co10Cr10C0.5 Yieldstrength:710MPa,tensilestrength:
1GPa,elongation:28%

FCC [81]

SLM Fe40Mn20Co20Cr15Si5 Yieldstrengthof(530±40)MPa,
ultimatetensilestrength(≈1.1GPa)and
ductility(30%)

ε+γ [82]

SLM Fe38.5Mn20Co20Cr15Si5Cu1.5 Ultimatetensilestrength≈1235MPa,
averageyieldstrengthis(665±13)MPa,
ductilityis17.2%

γ+ε [83]

SLM AlCrFeNiV Ultimatetensilestrength≈1057.47MPaand
plasticstrain≈30.3%

FCC+L12nanophase [84]

SLM AlCrFe2Ni2 Flexuralstrengthis2051MPa BCC+FCC [85]

EBM Al0.5CrMoNbTa0.5 BCC [86]

SLM C0.12Al0.26CoFeMnNi Yieldstrength:500MPa,tensilestrength:
800MPa,elongation:41%

[87]

SLM Ni6Cr4WFe9Ti Yieldstrength:742MPa,tensilestrength:
972MPa,elongation:12%

γ+unknownphase [88]

粒、B2和A2结构,热处理之后,FCC相以微片的形式

析出,从而形成超细且均匀的双相结构,这种结构在传

统工 艺 下 是 无 法 获 得 的。LMD 制 备 的 复 合 梯 度

AlCrFeMoVx(x=0~1)高熵合金,V含量从0.3%增

加到18.5%微观结构未发生变化,为单相BCC固溶

体,V的增加使高熵合金的熔点降低,晶粒尺寸增大,
但硬度明显增加[79]。Sarswat等[80]采用SLM 制备了

AlCoFeNiSmTiVZr系 高 熵 合 金(AlCoFeNiSm0.1V0.9,

AlCoFeNiSm0.1TiV0.9,AlCoFeNiSm0.05TiV0.95Zr和大块

金属玻璃AlCoFeNiTiVZr),这些合金大多为单相FCC
结构。AlCoFeNiSm0.1V0.9的EDS元素分析表明所有

成分分布均匀,但晶界中铝含量不高。AlCoFeNiSm0.05
TiV0.95Zr的XRD图谱显示了合金中存在几种金属间化

合物,如Al-Sm,Al3V,Al3Zr,V2Zr,(Fe,Al)2Zr,Fe7Sm2Ti,

Sm4Ni6Al23和Zr6FeSm2,这些相会导致合金的脆性。

Katz-Demyanetz等[86]通过EBM制备了Al0.5CrMoNbTa0.5
高熵合金,相组成为体心立方基固溶体和金属间化合

物相C14,C36,6H和C15。

Ewald等[87]使 用 预 混 合 粉 末 制 备C0.12Al0.26
CoFeMnNi高熵合金时发现化学均匀性强烈依赖于能

量输入和在SLM 过程中形成的熔池的大小。一方

面,能量输入不足导致元素分布不均匀,高熔点的粉末

只有部分熔化。另一方面,较小的熔池尺寸阻碍了充

分的元素混合。Yang等[88]通过SLM 制备了自行设

计的Ni6Cr4WFe9Ti高熵合金,其显微组织由γ相和未

知析出相构成,在γ相的晶界上,析出相以细小的斑点

和不连续的网状结构均匀分布,并且在快速凝固的基

体内部也发现了析出相,提高了合金的延展性。
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3 增材制造高熵合金力学性能强化机理

高熵合金本身具有优异的强韧性组合,而增材制

造制备的高熵合金更是有可能突破金属材料性能的极

限。目前的研究中,通过增材制造制备的高熵合金大

多数表现出比铸态同成分高熵合金明显更高的屈服强

度和极限抗拉强度,随工艺参数和扫描策略的不同,伸
长率呈现与屈服强度协同增加,或者伸长率表现出随

强度增加而降低的现象。增材制造高熵合金主要的强

化机制主要为传统的四大类:细晶强化,固溶强化,位
错强化,沉淀强化,但在传统方式制备的试样中,这些

强化方式需要通过锻造、轧制等不同程度的后处理消

除原始缺陷后才能被激发。根据 Hall-Petch效应,细
晶强化(或晶界强化)是目前已发表文献中普遍存在的

强化机理,这也是增材制造技术的主要优势之一。

3.1 CoCrFeNi系高熵合金

Brif等[17]采用SLM 制备的FeCoCrNi高熵合金

获得了细小组织,具有很强的 Hall-Petch效应,而且

没有脆性金属间化合物或第二相,试样同时具有高强

度和良好的塑性。退火温度显著影响SLM 制备的

FeCoCrNi高熵合金的微观结构和力学性能[19],凝固

过程中的收缩应变在晶粒内的亚结构边界上形成了大

量位错网络,在变形时会阻碍内部位错的定向运动,并
在网络内形成位错塞积提高材料强度。在变形过程

中,退火孪晶连接并阻止位错运动,从而在晶界处形成

位错壁,并在退火后保持较高的屈服强度。

CoCrFeNi高熵合金为单相FCC结构,其可利用

的强化方式只有细晶强化和位错强化,在含有析出相

的高熵合金中,位错网络还可以与析出相相互作用激

发其他强化方式。对于SLM 制备的含碳FeCoCrNi
高熵合金(FeCoCrNiC0.05),Wu等[22]提出可以简单地

将碳作为溶质,将 CoCrFeNi作为溶剂。碳溶质在

CoCrFeNi高熵合金中产生强烈的间隙固溶强化;另
外,热处理后亚晶界布满了高密度的纠缠位错网络,并
出现60°全位错和可以显著提高合金加工硬化能力的

Lomer位错锁。同时还有一定数量的带有层错的纳

米孪生束,纳米孪晶/层错的形成也有助于应变硬化,
因为孪晶界可以阻止位错滑移。Zhou等[23]发现退火

时合金中析出纳米级Cr23C6 型碳化物,碳化物主要形

核在晶界和胞状结构上,而高密度缺陷为碳化物提供

了形核场所,许多细小的碳化物形成并钉扎在晶界上,
使晶粒长大受到抑制,晶粒细化产生了较高的晶界密

度,阻碍了位错滑移,位错壁具有与晶界相同的作用。
所以,增材制造FeCoCrNiC0.05高熵合金性能的提高是

细晶强化、固溶强化、析出强化和位错强化共同作用,

相互 影 响 的 结 果。Park等[43]在 SLM 制 备1%C-
CoCrFeMnNi高熵合金研究中也得到相似的结论。

SLM 制备的添加 N 的 FeCoNiCr高熵合金在

5%的拉伸应变下,形成许多滑移带并穿透了粗晶粒中

的位错网络,最终在粗晶粒和细晶粒区域之间的边界

堆积,造成高背应力显著促进应变硬化,从而稳定塑性

变形提高拉伸伸长率,实现了强度和延展性的同时提

高[24]。在中后期变形阶段,由于滑移带细化诱导塑性

(slipbandsrefinementinducedplasticity,SRIP)和孪

晶诱导塑性(twinninginducedplasticity,TWIP)效应

的共同激活,背应力持续增加,有助于获得优异的延展

性[89]。所以,高背应力和包括滑移带与孪晶的多种变

形机制引起的高应变硬化率可同时提高强度和延展

性。另外,SLM 制备的 AlCrCuFeNi3.0高熵合金中也

发现了类似于晶界强化的晶间背应力硬化[72]。
在SLM制备的含Si的FeCoCrNi高熵合金中位

错和位错环之间发生了两种类型的相互作用,与螺型

位错具有相同柏氏矢量的位错环导致螺型位错通过螺

旋转弯吸收位错环。如果柏氏矢量不同,位错环起到

较强的钉扎点的作用[25]。另外,该合金还具有较大的

固溶强化效应,这些因素在不降低塑性的情况下提高

了合金的强度。LMD制备的 Ni2.1CoCrFeNb0.2高熵

合金在650℃退火后析出具有D022有序结构的γ″相,
其强化作用是通过析出物与位错之间的相互作用实现

的。当析出物相对较小且连续时,强化效果以剪切机

制为主,而当析出物超过临界值且变得越来越难以剪

切时,则会出现Orowan机制[28]。
因此,增材制造CoCrFeNi高熵合金的强化机理

主要是细晶强化和位错强化,这也是增材制造高熵合

金最普遍的强化机理。添加的元素不同,增材制造

CoCrFeNi高熵合金的微观组织略有区别,但固溶强

化以及位错与变形孪晶、滑移带的综合强化作用是

性能提高的主要原因。另外,在添加不同元素的合

金中发现了不同的位错结构,如位错锁、位错环等,
并且具有不同的析出相,这些因素均有助于提高强

度与塑性。

3.2 CoCrFeNiMn高熵合金

增材制造过程中的快速熔化和凝固循环提供了一

个非平衡环境,该环境使增材制造的CoCrFeNiMn高

熵合金具有丰富的异质结构,包括位错、析出和溶质不

均匀性,从而提高了材料的强度。
多数研究均发现,增材制造的CoCrFeNiMn高熵

合金具有超细晶粒,根据 Hall-Petch理论,随着晶粒

尺寸的减小,极限抗拉强度提高,因此,增材制造试样

比缓慢凝固的铸态试样具有更高的强度。这是因为晶
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粒细小提供了丰富的晶界,增强了整体扩散,在重复热

循环过程中有利于相析出,Li等[7]在增材制备的试样

中观察到σ相,通过快速凝固和σ相细化晶粒可协同

改善力学性能,Gao等[10]观察到在FCC基体的晶界

处分布着精细的BCC相,激光加工的高冷却速率和晶

界BCC相的析出强化的协同作用使增材制造合金具

有高强度和出色的延展性。
增材制造CoCrFeNiMn高熵合金具有非常高的

初始位错密度[9,31],这种致密位错的形成可能是由于

零件在凝固后迅速冷却到环境温度时内应力的发展以

及由此产生的内部应变,增材制造零件中逐渐累积的

热应变有一部分由位错来调节[32]。在变形过程中,位
错介导的塑性占主导地位,变形后的晶胞内有明显的

位错捕获和保留机制,导致胞壁内位错密度明显增加。
分层位错活动控制着合金的变形过程,而变形孪晶对

塑性流动有额外贡献[30]。Guan等[32]也有相似的发

现,屈服点之后纳米级变形孪晶的形成引入了额外的

晶粒内界面,这些界面充当了位错滑移的障碍,提高了

加工硬化率。CoCrFeNiMn高熵合金在低温下变形时

具有相似的变形机理,因此具有良好的低温拉伸性能,
并且随实验温度的降低表现出屈服强度和延展性的同

时提高[9,11]。
对于增材制造CoCrFeNiMn高熵合金复合材料,

随着TiC添加量的增加,试样的屈服应力增加可归因

于TiC相通过阻止和偏转滑移使基体增强[37]。添加

WC的CrMnFeCoNi高熵合金基复合材料力学性能

的改善归因于LMD时形成更细的等轴晶粒和 WC添

加实现析出强化的综合作用。制备时的高温还可以使

WC或其他具有高熔点的金属间化合物快速熔化。形

成的Cr23C6 析出物可能在凝固过程中充当异质形核

点,导致晶粒尺寸分布更精细[38]。
因此,增材制造CoCrFeNiMn高熵合金的强化机

制与CoCrFeNi高熵合金类似,主要是细晶强化、位错

强化以及变形孪晶,但 Mn作为易偏析元素,纳米级锰

氧化物起到析出强化作用。该合金在低温下力学性能

优异,但还缺乏高温下拉伸性能的研究。

3.3 AlxCoCrFeNi系高熵合金

EBM制备的 AlCoCrFeNi高熵合金表现出压缩

性能的各向异性,即平行于打印方向的压缩性能优于

垂直于打印方向,这种各向异性与垂直于打印方向时

沿压缩方向包含微裂纹的大量晶界有关[56]。EBM 过

程中的预热导致FCC相析出,其拥有比B2/BCC相更

低的屈服应力和更好的塑性,使EBM 试样在没有明

显强度损失的情况下具有较高的塑性[57]。在SLM过

程中,随着体能量密度的增加,AlCoCrFeNi高熵合金

的显微硬度明显提高,由于B2相为富Ni-Al相(硬脆

相),其无序存在会增加其显微硬度[58]。Nartu等[48]

研究了LMD制备的Al0.3FeCoCrNi高熵合金,晶粒尺

寸与铸态相似,但屈服强度几乎提高了1倍。成型过

程中由于沉积层的二次加热,形成了纳米尺度的富

Al-Ni溶质团簇,这些团簇在塑性变形过程中与位错

相互作用,导致屈服强度的提高。热处理之后进一步

提高了屈服强度,可归因于晶内有纳米级L12 沉淀,但
伸长率降低。因此,增材制造的AlxCoCrFeNi系高熵

合金强度随Al元素的增加而提高,但无序BCC相和

有序B2相的增加使塑性明显降低。另外,合金表现

出力学性能各向异性,可以通过改进增材制造策略来

改善合金的性能。

3.4 其他体系高熵合金

在含Cu的高熵合金中,SLM制备的AlCoCuFeNi
高熵合金具有高强度和高塑性的主要原因是 BCC
(B2)相和细小FCC相的综合强化作用,同时FCC析

出物中的调幅结构抑制了位错的运动[12]。SLM 制备

的AlCrCuFeNi高熵合金具有明显的压缩性能各向异

性,在垂直于打印方向具有优异压缩性能是因为沿压缩

方向存在较多的晶粒和富Cu相。另外,SLM过程中超

细晶粒和亚晶的形成,使各个方向的塑性都得到了提

高。同时交替的纳米A2和B2相之间大量的失配界面

产生了巨大的共格内应力,提升了压缩断裂强度[70]。

Zhu等[81]研究了SLM制备的Fe49.5Mn30Co10Cr10C0.5
高熵合金,在变形初期FCC基体中发现了变形诱导的

少量板条状HCP相,同时在FCC基体中形成了一些

孪晶,这表明变形孪晶被激活以适应塑性,随着应变的

增加,HCP相和孪晶均增加。这些 HCP结构驻留在

纳米孪晶中,形成纳米孪晶-HCP片状复合结构,在高

应力水平下,变形孪晶和相变对保持稳定的加工硬化

能力起着重要的作用。SLM 制备的以ε相为主的柱

状晶组织促进了Fe40Mn20Co20Cr15Si5 高熵合金优异

的加工硬化能力,从而在拉伸载荷下产生了非常高的

强塑性协同效应。原因是γ/ε相之间应变的均匀分

配,这是由于γ晶粒中存在明显的相变诱发塑性,而ε
晶粒中存在包括孪晶在内的非基体塑性[82]。孔隙率

为1.5%(体积分数)的Fe38.5Mn20Co20Cr15Si5Cu1.5高
熵合金[83]比孔隙率仅为0.1%的Fe40Mn20Co20Cr15Si5
高熵合金抗拉强度要高得多,表明TRIP效应的激活

可以防止在存在裂纹和气孔的情况下力学性能的显著

恶化,有助于增材制造损伤容限合金的设计。
综上所述,增材制造的高熵合金具有细小的晶粒

和高密度初始位错为高强韧性提供了组织基础,由于

元素偏析或添加其他元素形成的纳米级析出相在成型
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过程中可以抑制晶粒长大,在变形过程中可以阻碍位

错运动,同时变形诱导孪晶也会阻碍位错运动,是提高

塑性的重要原因。总之,高熵合金优异的强度-塑性组

合是固溶强化、细晶强化、位错强化、析出强化、孪晶诱

导塑性、滑移带诱导塑性以及高背应力引起的高应变

硬化率共同作用的结果,如图5所示。

图5 增材制造高熵合金力学性能强化机理

Fig.5 Strengtheningmechanismofmechanicalpropertiesofhigh-entropyalloyspreparedbyadditivemanufacturing

4 结束语

高熵合金作为一种新型材料,打破了基于一种元

素为主元的传统合金设计方式,凭借优异的强韧性能、
耐高温耐腐蚀性能等有望成为钛基、镍基等贵重金属

合金之后的新一代金属材料。增材制造技术作为一种

新兴技术,给复杂零件设计、加工制造都带来了无限新

的可能。但作为两个新领域的结合,高熵合金增材制

造也面临着很多问题。
(1)增材制造高熵合金面临的问题很多来自增材

制造技术本身,在其他合金增材制造过程中也面临同

样的问题。不同材料增材制造过程中的球化与飞溅、
热应力控制与消除等问题直接影响成型质量,应考虑

粉末质量、工艺参数和扫描策略等多个因素,而不仅仅

是调整工艺参数。预合金粉末与预混合粉末在相同工

艺下制备的合金具有不同的相,需要更深入的熔池热

力学研究。此外,除了利用大量增材制造文献数据统

计分析,数值模拟和制备过程中对熔池的实时监测也

将有助于探索这些影响因素的统一性和规律性。
(2)高熵合金诞生时间较短,目前关于高熵合金的

研究还处于初始阶段,其单固溶体形成机理还不完善。
另外,高熵合金一般可含有5~13种元素,其成分设计

有巨大的灵活性,通过基于LMD的高通量方式可有

效筛选新型高熵合金以及快速制备不同成分的高熵合

金,从而提高高熵合金研发速度。同时可以建立不同

高熵合金体系的平衡凝固和非平衡凝固相图,以期在

增材制造制备时可以获得所需要的组织。
(3)目前高熵合金的制备多是在实验室中,高熵合

金的优异性能使其拥有广泛的应用潜力,但高强度高

硬度也限制了其通过传统机械加工方式制备复杂形

状,通过增材制造技术可以实现高熵合金的大规模工

业化应用。目前的研究表明,多数增材制造的高熵合

金具有比铸态试样更优异的拉伸压缩性能、耐腐蚀性

能,但普遍缺少疲劳性能的研究。而增材制造试样中

大量的微裂纹和孔隙恰好是影响零件疲劳性能的主要

因素,因此,增材制造高熵合金的疲劳性能研究对其工

程应用将产生一定影响。
(4)SLM或LMD制备的常规高熵合金CoCrFeMnNi

具有优异的低温拉伸性能,但耐高温难熔高熵合金的

增材制造效果并不理想,需要更深入地研究增材制造

策略。另外,EBM制备高熵合金研究较少,但已有的

研究表明EBM 制备的AlCoCrFeNi高熵合金致密度

高,性能优于SLM 试样。因此,对于使用SLM 方式

制备时易开裂的高熵合金,可考虑使用具有较低冷却

速率和较小温度梯度的EBM 设备制备,从而减少裂

纹产生。可以探索不同高熵合金体系对应的最佳增材
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制造方式(如SLM,LMD,EBM,喷墨挤出和黏结剂喷

射等),建立高熵合金增材制造工艺体系。
(5)晶粒细小是高强度、高塑性的基础,但不是所

有高熵合金都适合利用SLM 工艺的高冷却速率和大

温度梯度产生细小晶粒,高热应力造成的材料开裂也

是影响SLM试样性能的主要因素之一。应根据材料

本身的性质和使用目的选择合适的增材制造工艺,如
耐高温、耐腐蚀、抗辐照等功能性应用并不需要过高的

强韧性组合,制备时应在满足主要需求的基础上提高

综合性能或者使用高熵合金涂层材料。此外,C,N,Si
等非金属元素以及陶瓷等其他材料的添加,均有助于

提高高熵合金的综合力学性能,高熵合金复合材料将

是未来重要的研究方向之一。
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