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高熵合金中的塑性失稳：锯齿流变
行为及其微观机制

Plastic Instability in High-entropy Alloy: Serrated Flow
Behavior and Relevant Micro-mechanism
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金属结构材料在特定服役环境（例如高温、低温、蠕变、疲劳以及高速冲击等）下出现塑性不

稳定的现象，称为锯齿流变。锯齿流变行为主要表现为应力–应变曲线上的连续快速上升或下降的波

动，也被称为波特文–勒夏特利埃效应（Portevin‒Le Chatelier，PLC）效应。在非晶合金中，锯齿流

变行为归因于剪切带的萌生和传播；而在晶体材料中（例如低碳钢、不锈钢、TWIP/TRIP 钢、

AlMg 合金等金属材料）锯齿流变行为是由于位错与溶质原子之间相互作用导致的。在多组元高熵合

金中，多种组元效应使溶质与溶剂之间的界限变得不再清晰，具体是哪些元素与高熵合金内部位错

的相互作用依然不是很清楚。本文介绍了多组元高熵合金中的锯齿流变行为，揭示了在高熵合金变

形过程中主导锯齿流变的机制。

 

塑性变形能力是金属材料的重要力学性能之

一，相比较于弹性变形，塑性变形的微观机制与宏

观表现之间的关联更加复杂。通常金属材料的塑性

变形是均匀的，当满足一定的条件时（例如，特定

温度、应变速率、预应变），材料在塑性变形过程

中会出现失稳现象。在应力–应变曲线上，表现为载

荷反复升降的锯齿状，这种现象被称为波特文–勒夏

特利埃效应（Portevin‒Le  Chatelier，PLC）效应。

PLC 效应的发现可以追溯到 19 世纪，在黄铜、钢

铁、锌等材料的静载实验中发现试样不连续的伸长

过程。随后到了 20 世纪初，Portevin 和 Le Chatelier

等对硬铝合金的锯齿现象进行了不同室温、应变速

率下的系统性研究，随着锯齿现象的出现试样表面

出现了波纹痕迹。1953 年，提出位错理论的 Cottrell

将这种锯齿流变行为称之为波特文–勒夏特利埃效应

（PLC）效应。

在特定条件下，大多数合金可以观察到锯齿流

变行为，例如铝合金 [1−3]、Fe–13Cr–3.4Mn–0.47C 不

锈钢 [4]、孪生诱发塑性钢（TWIP）钢 [5]、镍基高温

合金[6−7]、CoNiV[8]、CoCrFeMnNi[9] 等高熵合金。根

据锯齿形貌特征，可以将锯齿分为 5 种主要类型，

定义为 A、B、C、D 和 E[10]。如图 1 所示，不同类
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型的锯齿具有不同的特征曲线。应力升降以周期性

方式出现的 A 型锯齿，其中应力值上升到应力的一

般水平之上后，应力值发生了急剧下降。与 A 型锯

齿相比，B 型锯齿的波动频率更高，在更小的应变

下累计更多的锯齿。而在 C 型锯齿中，应力升降幅

度较大并且在应力水平以下出现屈服下降。与 A、

B 和 C 型锯齿不同，D 型锯齿在应力与应变图中呈

现阶梯状图案。E 型锯齿显示出不规则的波动图

案。除了这些锯齿特征，在实际的变形中往往会出

现 不 同 锯 齿 的 组 合 ， 比 如 A+B 型 、 A+C 型 和

B+C 型，锯齿类型主要受应变速率和温度的影响。

通常情况下，当测试温度升高时，锯齿从 A 型逐渐

转变为 B 型和 C 型。类似地，随应变速率的降低，

锯齿从 A 型向 B 型或者 C 型过渡；另外，随着应变

速率的增加，锯齿逐渐从初始的 A 型或者 B 型锯齿

过渡到 C 型锯齿。本文将梳理高熵合金中存在的锯

齿流变行为，以及锯齿流变行为在面心立方

（FCC）和体心立方（BCC）高熵合金中的特征。

解释锯齿流变产生的微观机制，综述主导锯齿类型

的因素。

 
 

S
tr

es
s

Type A

Type B

Type C

Type D

Type E

Strain

图 1　CoCrFeMnNi 高熵合金在高温下产生锯齿流变行为的应

力–应变曲线[11−12]

  

动态应变时效在锯齿流变过程中的角色

在非晶合金中，锯齿流变行为的微观机制主要

归因于剪切带的间歇滑动。在多晶体材料中，锯齿

流变行为的微观机制主要归结为动态应变时效

（DSA），即在一定应变速率下，位错与溶质原子

相互作用的结果。早在 1949 年，Cottrell 等[13] 便提

出了动态应变时效模型，其中溶质原子会扩散到可

动位错周围形成 Cottrell 原子气团对可动位错进行钉

扎。但是考虑到溶质原子的晶格扩散速度远小于可

动位错的滑移速度，Cottrell 进一步提出了空位辅助

溶质原子扩散的模型[14]。针对溶质原子向位错扩散

的方式，研究者提出了一系列模型，比如晶格扩

散、空位扩散、管道扩散、跨核扩散等，并且不断

更新了研究的结果。

McCormick[15] 于 1972 年结合 Cottrell 提出的气

团模型以及间歇式位错运动，认为当可动位错在滑

动过程中被其他障碍物暂时阻碍时，给予溶质原子

提供了充足的时间，使得溶质原子更易扩散到位错

处，从而产生额外的钉扎效果。值得注意的是，参

与钉扎可动位错的溶质原子气团并不会随着可动位

错继续滑动。因此，宏观应力仅对应溶质对位错的

作用力。

Cottrell 模型中原子的扩散方式为空位辅助的晶

格扩散，其扩散速率远低于位错的滑动速度，显然

难以形成钉扎作用。Sleeswyk[16] 于 1958 年提出了与

体扩散相对应的管扩散模型。根据热力学定律，溶

质原子偏向于向位错缺陷处扩散，以降低材料总应

变能。因此，林位错的存在大大提高了溶质原子的

扩散速度。当可动位错被林位错阻碍时，林位错处

的溶质原子以更快的速度扩散到可动位错处，从而

对可动位错造成额外的阻力。这使得可动位错需要

更大的能量克服溶质阻碍继续运动，往复循环，在

宏观应力中表现为锯齿现象。1997 年，Nortmann 等[17]

对溶质原子通过管扩散进行的钉扎强化作用进行了

细分，分为交叉点强化和线强化。等待时间较短

时，溶质原子扩散到可动位错处的数量较少，溶质

原子仅聚集在可动位错与林位错的交点处，当等待

时间充足时，大量溶质原子聚集在位错附近，并遍

布可动位错附近。基于上述的机制，Yu 等[18] 绘制了

可动位错、林位错与溶质原子之间相互作用过程及

对应的锯齿特征的示意图，如图 2 所示。

2006 年，Curtin 等[19] 提出了跨核扩散机制，即

溶质原子从受压的一侧经滑移面，穿过位错核扩散

到受拉的一侧。当溶质原子半径比基体原子小时，

溶质原子从位错线下方（拉应力侧）扩散到位错线

上方（压应力侧），基体原子从位错线上方扩散到

位错线下方，以达到最低能量状态。

综上所述，对于动态应变时效中微观机制的描

述与理解，尤其是对溶质原子向可动位错的扩散方
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式，至今仍无定论。其关键原因是，动态应变时效

的微观过程一直缺乏实验的直接观察，各种模型仍

然只停留在数学判据层面，而非直接基于材料本

质。就目前的研究现状来讲，管扩散仍是最受认可

的溶质原子扩散方式。因此，本文中以管扩散动态

应变时效为主，以对应锯齿产生的宏观行为。 

FCC 高熵合金中锯齿流变行为及其微观机制

根据当前研究进展，用于制备高熵合金的金属

主要包括第 3 周期的 Mg、Al；第 4 周期的 Ti、V、

Cr、Mn、Fe、Co、Ni、Cu 和 Zn；第 5 周期的 Zr、
Nb、Mo 和 Sn；第 6 周期的 Hf、Ta、W 和 Pb，另

外还有类金属元素 Si 和 B 等。2004 年，Cantor 等[20]

率先制备出等原子数分数的 CoCrFeMnNi 单相

FCC 高熵合金，由 Cr、Fe、Co、Ni 和 Mn 5 种元素

等比例混合，该合金具有极大的塑性和较高的加工

硬化能力。随着研究深入，Cantor 合金在高温准静

态力学测试中表现出显著的锯齿流变行为。与低碳

钢、Cu 合金、Ni 基高温合金和 Al–Mg 合金类似，

高熵合金的锯齿流变行为同样受温度和应变速率的

调控。由于高熵合金中的溶质原子尚未定义，传统

模型无法合理地解释高熵合金的锯齿流变行为，因

此大量研究基于此展开。

基于动态应变时效的微观机制研究，升高温度

有利于溶质原子的移动，当温度升高到一定程度之

后，溶质原子对位错的钉扎作用逐渐显现，因此观

察到锯齿现象。Tsai 等 [9] 研究了 CoCrFeMnNi 高熵

合金在不同温度的锯齿行为（见图 3(a)），随着温

度从 300 ℃ 升高到 600 ℃，锯齿现象逐渐明显，当

温度进一步提高到 700 ℃ 后，锯齿现象逐渐消失。

因此，在一定的温度区间中锯齿表现出正与负的

PLC 效应。改变应变速率也可以影响锯齿流变，在

可动位错移动之前降低应变速率可以赋予溶质原子

更久的扩散时间，从而产生更强的钉扎作用。如

图 3(b) 所示，当温度设定为 600 ℃ 时，应变速率从

10−2 s−1 降低到 10−4 s−1 可以增强锯齿的幅度，促使锯

齿从 A 型到 C 型转变。基于跨核扩散模型，Tsai 等[9]

提出了 CoCrFeMnNi 高熵合金中的原位钉扎机理，如

图 3(c) 所示。当可动位错被障碍阻碍时，高熵合金

中较大的原子会从压应力侧扩散到拉应力侧，较小

的原子会从拉应力侧扩散到压应力侧：较大

的原子，如 Cr（r=0.128 nm）和 Fe（r=0.127 nm），

将倾向于扩散到刃型位错的下部，而 Co（r=0.125 nm）

和 Ni（r=0.125  nm）的原子半径相对较小，更倾

向于分布到刃型位错上部。至于中等大小的

Mn（r=0.126 nm），可能表现出不那么强烈的分离

倾向。在此模型中，研究人员还认为在室温时，局

部位错核处的扩散速率不足，不允许通过位错核扩

散使得原子占据位错附近的低能量位置从而钉扎位

错。在中等温度区间，位错核扩散速率允许原子跨
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图 2　CoCrFeMnNi 高熵合金产生 A 型和 B 型锯齿流变[18]：(a) 动态应变时效机制（DSA）的微观过程示意图；(b) A 型锯齿宏观形貌；

(c) B 型锯齿宏观形貌
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核扩散从而钉扎位错，产生 PLC 效应。较高温度下，

原子振动太大无法通过占据位错周围的低能量位置来

锁定位错，因此 PLC 效应消失。由于 CoCrFeMnNi
高熵合金体系中的原子尺寸差异较大，使得材料晶

格畸变较大，位错处于较大的压缩和拉伸应变中。

众所周知，溶质和位错之间存在相互作用。为了降

低总能量，溶质原子总是倾向于扩散到位错处，并

由于应力消除和化学键合效应而导致偏析或溶质气团。

在低温下，高熵合金也同样表现出类似于高温

拉伸状态下的锯齿行为。Liu 等[21] 报道了 CoCrFeNi
高熵合金样品在–268.9 ℃（4.2 K）至 20 ℃（293 K）

的温度范围内以 10−3 s−1 的应变速率进行拉伸过程中

的锯齿流变行为，如图 4 所示，CoCrFeNi 高熵合金

在–268.9 ℃ 和–253 ℃（20 K）的极低温度下，存在

明显锯齿状流动。经过分析发现，上述 2 种条件

下的最大李亚普诺夫（Lyapunov）指数均为正

（–268.9 ℃ 为 0.05，–253 ℃ 为 0.001），这表明锯

齿行为是混沌的（不稳定动力学）。此外，透射电

子显微镜表征（TEM）显示，在–268.9 ℃ 下，测试

样品在拉伸加载期间，经历了从面心立方（FCC）

到密排六方（HCP）的相变，结果表明在低温局部

高应力状态下，HCP 相比 FCC 相更稳定。此外，透
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射电子显微镜显示合金内部还存在许多高密度缺

陷，如纳米孪晶、层错和密排六方结构堆叠。根据

上述结果得出结论：在–268.9 ℃ 下测试样品表现出

不稳定行为归因于在液氦温度下，孪生变形和相变

产生足够高的应变硬化速率，使得高熵合金在高应

力下维持稳定的塑性流动，从而产生锯齿状特征。

因此，在高熵合金高温变形过程中的锯齿现象是由

动态应变时效导致的。在极低的温度下（例如液氦

温度），锯齿流变行为是 FCC 到 HCP 相变导致的。 

BCC 高熵合金中锯齿流变行为及其微观机制

BCC 高熵合金因其成分复杂且含有多种难熔金

属元素（如 W、Ta、Mo、Nb、Hf、V、Zr 和 Ti
等），展现出了优异的高温性能。这些具有极高熔

点和硬度的金属元素使得 BCC 类合金在高温环境下

表现出较强的耐热性，从而在极端温度条件下仍能

保持较高的屈服强度。在高温变形过程中，BCC 类

合金常常会出现锯齿流变行为，该现象与材料的变

形机制密切相关。Chen 等 [22] 在进行高温变形实验

时，探讨了 HfNbTaTiZr 高熵合金在 300 ℃（573 K）

至 500 ℃（773 K）的变形行为。实验使用了 MTS

伺服液压机，以 1×10−3、2×10−4 和 5×10−5 s−1 3 种应

变速率进行单轴拉伸试验，如图 5 所示。实验结果

表明，当应变速率固定为 5×10−5 s−1 时，随着温度的升

高，锯齿形状从 A 型逐渐转变为 C 型，表明高温条

件下材料的流变行为发生了变化。此外，当应变速

率从 5×10−5 s−1 增加到 1×10−3 s−1 时，锯齿幅值逐渐减

小，锯齿现象也随之减弱，说明在高温变形的过程

中，材料的变形机制会受到应变速率的影响，进一

步揭示了 BCC 高熵合金在高温下的复杂流变行为。

高熵合金中的锯齿流变行为，特别是在 BCC 合

金中，往往表现出不同的类型和特征。Hsu 等[23] 的

研究进一步揭示了 HfNbTaTiZr 高熵合金在不同温度
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图 5　不同应变速率下 HfNbTaTiZr 合金单轴拉伸行为的温度依赖性[22]：(a) 5×10−5 s−1；(b) 2×10−4 s−1；(c) 1×10−5 s−3；(d) 在不同应变速率下

屈服强度（YS）和极限抗拉强度（UST）与温度关系图
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下锯齿流变行为的具体表现，如图 6 所示。当温度

低于 400 ℃ 时，无论应变速率如何，材料的 PLC 带

传播机制表现为 A 型，该模式下的锯齿表现为连续

的传输路径。当温度升高到 600 ℃，且应变速率为

10−3 s−1 时，PLC 带的行为转变为 B 型，表现为间歇

性的传输。说明在中等温度下，锯齿的传播变得更

加不规则且具有一定的间歇性。而当应变速率提高

到 10−2 s−1 时，PLC 带表现为 C 型模式，该模式下的

锯齿行为则表现为随机成核且不传播。以上转变表

明高熵合金在不同温度和应变速率下的锯齿行为具

有复杂性和多样性，证明了高熵合金依然保持

PLC 带的特性。在高熵合金中，温度和应变速率对

锯齿流变行为存在显著影响，且该影响在不同的实

验条件下表现出不同的模式。

进一步研究发现，应变速率对 HfNbTaTiZr 高熵

合金的屈服强度有显著影响。根据 Chen 等[22] 的分

析，当应变速率从 2×10−4 s−1 降低到 5×10−5 s−1 时，

由于强烈的动态应变时效效应导致材料具有更高的

屈服强度。然而，当应变速率增高到 1×10−3 s−1 时，

屈服强度出现了相应的降低。产生这种现象的原因

仍不完全清楚，可能与高温下材料的变形机制和动

态应变时效效应的复杂性有关。发生动态应变时效

效应通常会使得材料的屈服强度提高，但在特定条

件下，这种效应可能会减弱甚至消失。此外，应变

率敏感性系数的计算结果也证明了动态应变时效效

应的发生。当应变率敏感性系数为负时，通常表明

存在动态应变时效效应。然而，负应变率敏感性系

数并不是动态应变时效效应发生的充分必要条件。
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图 6　不同温度、应变速率对 HfNbTaTiZr 单轴拉伸行为的影响及在以下条件下相应的数字相关图像[23]：(a) 200 ℃，10−2 s−1；(b) 600 ℃，

10−3 s−1；(c) 600 ℃，10−2 s−1（注：白色箭头表示局部变形带的位置）
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Chen 等还依据应变率敏感性判据提出了锯齿流变行

为发生的临界应变预测模型，能够较好地预测临界

应变的正行为（即临界应变随温度升高或应变率降

低而升高）和逆行为（即临界应变随温度升高或应

变率降低而降低）。如图 7 所示为理论模型的验证

结果，结果表明 HfNbTaTiZr 高熵合金在不同温度和

应变速率下的实验数据与模型预测结果一致，该模

型具有较高的预测准确性。
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图 7　临界锯齿应变 γc（或 εc）随温度和应变速率变化的数值预

测结果（实线）与实验数据（符号）对比
 

Hsu 等[23] 的研究进一步探讨了 HfNbTaTiZr 高熵

合金中锯齿现象对温度和成分的依赖性，如图 8 所

示。研究发现，随着合金元素数目的增加，PLC 带

的转变温度范围显著扩大，高温下的动态应变时效

程度也显著增强。这一发现通过对单一元素、二元

合金和三元合金的临界应变进行验证并得到了证

实。Hsu 等的研究还揭示了五元合金中面心立方和

体心立方高熵合金之间的锯齿现象差异。在高温

下，BCC 合金中的锯齿行为较为复杂，其中 Nb 和 Ta
元素的高熔点导致了 HfNbTaTiZr 合金中自调节速度

较慢，进一步加剧了高温下的动态应变时效效应。 

结束语

金属材料的锯齿流变行为一直是材料科学家探

究的一个重要问题，广泛存在于低碳钢、铜合金、

镍基合金和镁铝合金等，它归因于可动位错和溶质

原子的相互作用，也被称为 PLC 效应。与传统合金

类似，高熵合金锯齿流变行为同样受温度和应变速

率的调控，从而演化出 5 种不同的锯齿类型。高熵

合金作为一种新型的合金，由于其复杂的组成，其

锯齿流变的产生机理与传统合金存在较大差异，也

面临许多挑战，未来可以从以下方面进行探究：

（1）高熵合金作为一种特殊的材料，其溶质的

概念至今无法定义。因此可以借助锯齿流变行为中

位错与溶质原子相互作用的特性，来衡量高熵合金

中的溶质种类。这将对于设计高强度和高韧性的高

熵合金具有重要意义。

（2）未来的工作可以研究辐射位移损伤对高熵

合金变形行为的影响。目前，较少研究能彻底表明

粒子辐照如何影响高熵合金中的锯齿行为。未来可

以研究中子辐照和热退火如何在拉伸或压缩过程中

影响高熵合金中的锯齿流变。这项研究意义重大，

因为它将探索辐照引起的微观结构变化，如在粒子

轰击过程中向基体中引入的位错环或沉淀物，如何

影响锯齿流变的动力学。

（3）对于在高温下服役的纳米析出强化高熵合

金，其溶质原子、位错、层错、孪晶以及纳米析出

相之间的交互作用可以影响锯齿流变行为。现有研

究表明纳米析出相可以阻碍位错、层错的运动，高

温促进溶质原子偏聚在位错处进一步钉扎位错运

动。随着温度升高出现负 PLC 效应即 PLC 效应消

失，负 PLC 效应出现的温度变形机制常伴随着纳米

孪晶的出现，关于负 PLC 效应的解释与研究还需要

进一步的探索。

（4）此外，还需要做更多的工作来更好地解释

高熵合金中孪晶诱导的锯齿现象。这可能涉及低温

到高温的范围和大于 10−3 s−1 的应变速率下对高熵合
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与实验结果（符号）对比[23]
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金试样进行压缩或拉伸测试。对于上述实验，可以

使用透射电子显微镜（TEM）和电子背散射衍射

（EBSD）等技术来表征微观结构，使用不同的分析

方法来解释和建模锯齿流变行为，这些实验的结果

将为高熵合金中孪晶和锯齿行为之间的关系提供基

本的见解。

（5）最后，应该有更多的研究来建模和使用其

他方法，如复杂性分析、多重分形分析和混沌分析

技术，分析高熵合金中的锯齿流变行为。此外，涵

盖广泛尺度的理论模型，包括第一性原理、分子动

力学、位错动力学、有限元方法和晶体塑性，可用

于量化、预测和模拟成分、温度、应变速率、添加

剂量、辐照和环境对高熵合金锯齿流变行为的影

响。这些类型的分析和建模的结果将与先进的微观

结构表征技术相结合，如原位透射电子显微镜、

X 射线衍射和中子衍射。微观结构、分析和建模结

果的结合可能会在诸多方面产生意想不到的启发，

例如，发现锯齿流变过程中微观结构行为与塑性变

形动力学之间的联系。
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