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摘要

难熔高熵合金（RHEA）在航空发动机、燃气轮机和核电站等领域具有作为新型耐高温合金的工程应用前
景。本文主要研究了NbMoTaW(HfN)x（x = 0、0.3、0.7和1.0）难熔高熵合金的微观结构和力学性能。这些
合金均具有多相结构，包括体心立方（BCC）相、氮化铪（HfN）相或多组元氮化物（MN）相。随着 x含量的
增加，晶粒尺寸逐渐变小，强度逐渐增大。其中，NbMoTaWHfN难熔高熵合金在室温、1000 ℃、1400 ℃和
1800 ℃时的压缩屈服强度分别为1682 MPa、1192 MPa、792 MPa和288 MPa。此合金的高温强度非常优
异，在温度和强度方面均超过了已知的大多数合金，包括高熵合金、难熔金属和高温合金。HfN相在超高
温环境中依然具有提高合金组织稳定性和降低合金晶粒粗化速度的显著效果。这种优异的高温高强度
性能使NbMoTaWHfN难熔高熵合金在超高温环境中具有广阔的工程应用前景。本研究为耐高温合金的
设计提供了思路，并提供了一种具有工程应用前景的超高温合金。

© 2023 THE AUTHORS. Published by Elsevier LTD on behalf of Chinese Academy of Engineering and Higher 
Education Press Limited Company. This is an open access article under the CC BY-NC-ND license 

(http://creativecommons.org/licenses/by-nc-nd/4.0/).

1. 引言

航空发动机、燃气轮机、核电站等领域迫切需要具有

优异耐高温性能的新型难熔合金[1‒4]。随着这些装备技

术的发展，其热端服役温度达到 1800 ℃以上（即进入超

高温范畴）[5‒6]。传统高温合金熔点都不高于 1300 ℃，

如果不采用额外的物理降温方法，很难在如此高的温度下

服役[7‒9]。传统固溶体合金[如钨（W）-、钽（Ta）-和

钼（Mo） -基单主元合金]在高温下的软化以扩散为主，

在超高温下强度不足[10]。难熔高熵合金（RHEA）主要

由难熔金属元素组成，在1200 ℃以上表现出高强度[11]，

自2010年以来引起了广泛关注[12‒17]。例如，NbMoTaW

和NbMoTaVW两种难熔高熵合金在1600 ℃时的抗压强度

分别为405 MPa和479 MPa [13]。然而，NbMoTaW和Nb‐

MoTaVW难熔高熵合金在室温时都是本征脆性的。因此，

开发具有较好塑性和高温高强度的新型合金具有重要的工

程应用价值。

近年来，为了克服这些问题，研究者做了大量的探索

工作。Han等[18‒19]通过固溶强化效应设计了一种TiNb‐

MoTaW 合金，其 1200 ℃抗压强度（σm）为 814 MPa。

Wan 等[20]通过降低晶格畸变和提高熔点，设计了一种

ReMoTaW 难熔高熵合金，其在 1600 ℃抗压强度达到
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244 MPa。具有高熔点的 NbMoTaWHf 难熔高熵合金在

1600 ℃抗压强度为 232 MPa [21]。NbMoTaWSi0.25难熔高

熵合金具有第二相增强效果，其在 1200 ℃抗压强度为

1071 MPa [22]。随着研究的不断深入，陶瓷相对合金力

学性能和显微组织的作用逐渐引起研究者的注意。如

Mo0.5NbHf0.5ZrTiC0.3难熔高熵合金主要由MC型碳化物颗

粒增强[23]。Wan等[24]研究了(NbMoTaW)100−xCx系列难熔

高熵合金，发现其主要通过面心立方（FCC）结构碳化物

增强。其中，NbMoTaWC难熔高熵合金的室温抗压强度

达到 2706 MPa。通过调整碳含量，可以同时提高NbMo‐

TaW合金的塑性和强度。此外，在提高合金高温强度方

面，陶瓷相也具有显著效果。如C0.25Hf0.25NbTaW0.5难熔高

熵合金在1400 ℃压缩屈服强度为749 MPa [1]，合金的高

温性能稳定性主要由碳化物提高。具有碳化物相的高熵合

金基复合材料Re0.5MoNbW(TaC)x在 1200 ℃时也展现出较

高强度[4,25]。

此外，部分研究表明氮（N）元素对难熔高熵合金的

微观组织和力学性能具有作用。Wang等[26]发现(TiZrNb‐

Ta)99.4N0.6难熔高熵合金在室温下具有 1334 MPa的抗拉强

度和18.8%的塑性。Lei等[27]发现2%原子百分数含量的

氮对TiZrHfNb合金的强化作用，(TiZrHfNb)98N2合金室温

拉伸屈服强度约为 1300 MPa。遗憾的是，迄今为止，在

1800 ℃以上温度具有工程应用强度的合金鲜有报道。

考虑NbMoTaWHf难熔高熵合金的高温强度和氮化物

优异的热稳定性，将氮化物引入NbMoTaWHf合金基体中

作为强化相，有可能是在超高温下实现高温与高强度“双

赢”的有效途径。本文设计制备了NbMoTaW(HfN)x（x = 

0、0.3、0.7、1.0）难熔高熵合金，并对其在室温和高温

下的显微组织、物相和力学性能进行了研究。NbMo‐

TaWHfN难熔高熵合金具有比高熵合金、难熔金属、高温

合金等大多数已知合金更高的使用温度和强度，并对其相

形成和强化机理进行了讨论。NbMoTaWHfN难熔高熵合

金优异的力学性能使其在超高温下具有广阔的工程应用前

景。这项工作为耐高温合金的设计提供了思路，并证明了

超高温合金在工程应用中的必要性。

2. 材料与方法

采用电弧熔炼法在钛吸附氩气气氛中制备了名义组分

为 NbMoTaW(HfN)x（x = 0、0.3、0.7、1.0）的合金铸锭

[以下分别简称为NbMoTaW、(HfN)0.3、(HfN)0.7和NbMo‐

TaWHfN]。为了避免原料对研究的干扰，N元素以氮化钽

（TaN）的形式加入。所有原料的纯度均高于 99.9%质量

分数。每个铸锭的质量为35 g，熔炼中被翻转和重熔五次

以确保成分均匀。

通过 X 射线衍射（XRD；德国 Bruker 公司 D8 Ad‐

vance）Cu Kα射线表征晶体结构，测量角度2θ范围为20°~

90°。采用配备背散射电子（BSE）探测器的扫描电子显微

镜（SEM；日本HITACHI公司 SU3500）表征微观结构。

采用配备电子背散射衍射（EBSD）探测器的SEM（荷兰

FEI公司Quanta 200 FEG）测定物相分布。在进行EBSD

表征之前，先用 3 μm金刚石膏抛光样品，然后用 60 nm 

SiO2 颗粒悬浮液抛光样品。采用配有波长色散光谱仪

（WDS）的电子探针显微分析仪（EPMA；日本SHIMAD‐

ZU公司 8060G）对合金的化学成分进行分析。采用配备

能量色散光谱（EDS）探测器的场发射透射电镜（TEM；

美国FEI公司G2 F20）分析材料的显微结构和选区电子衍

射（SAED）谱，加速电压为200 kV。室温压缩试验采用

美国 Instron公司 5982型万能试验机，在空气中以恒定应

变速率（0.001 s‒1）进行测试。压缩试验试样为圆柱形，

高度 5.4 mm，直径 3.6 mm。高温压缩试验采用高温力学

性能试验机（德国 Zwick 公司 KAPPA 100），分别在

1000 ℃、1400 ℃和1800 ℃的氩气环境中进行。将试样以

10 ℃∙min‒1的速率加热至目标温度，在目标温度下保持

10 min，然后以恒定应变速率 0.001 s‒1压缩至高度降低

30%，再以 5 ℃∙min‒1的速率进行随炉冷却。试样退火是

在真空石墨炉（中国金研新材料制备技术有限公司VHT-

2）中进行的，以10 ℃∙min‒1的速率加热至目标温度，在

目标温度下保持10 min，然后进行随炉冷却。

3. 结果

3.1. 铸态NbMoTaW(HfN)x（x = 0、0.3、0.7、1.0）分析

铸态 NbMoTaW(HfN)x 难熔高熵合金的 XRD 图谱如

图1（a）所示。(HfN)0.7和NbMoTaWHfN难熔高熵合金表

现为体立方（BCC）基体相、氮化铪（HfN）相第二相

（FCC结构）和少量MN相[六方密排（HCP）结构，其中

M代表铌（Nb）、Mo、Ta、W和Hf元素]的混合物。MN

相可能是具有 HCP 结构的多组元氮化物，如氮化铌

（NbN）和氮化钼（MoN）。(HfN)0.3难熔高熵合金表现为

BCC基体相和HfN相第二相。然而，NbMoTaW难熔高熵

合金仅由单一BCC相组成。随着 x的增大，HfN相和MN

相逐渐形成。如第 2节所述，N元素以TaN的形式加入。

因此，HfN相和MN相的形成是在凝固时产生的，这是由

于氮倾向于与合金中的金属元素结合形成键合。这一结合

机制将在4.1节中讨论。如图1（b）所示，峰值位置随着
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x的增加而下降。NbMoTaWHfN合金中BCC相的晶格常

数约为 3.255 Å（0.3255 nm），而 NbMoTaW 合金中 BCC

相的晶格常数为3.230 Å（0.323 nm）。这是因为Hf和N元

素的溶入影响了BCC相的组成。

图 2（a）~（d）所示为铸态NbMoTaW(HfN)x难熔高

熵合金的微观结构。图 2（e）~（g）为对应合金的放大

图。所有NbMoTaW(HfN)x难熔高熵合金具有树枝晶结构。

附录A中的图 S1统计了这些合金的晶粒尺寸，其中，D

为平均晶粒尺寸，σD为晶粒尺寸的标准差。NbMoTaW

(HfN)x（x = 0、0.3、0.7和1.0）合金中BCC相的晶粒尺寸

分别为 118.0 μm、16.2 μm、6.8 μm 和 5.5 μm。NbMo‐

TaW(HfN)x（x = 0.3, 0.7和1.0）合金中氮化相的晶粒尺寸

分别为 5.30 μm、3.10 μm和 0.99 μm。如图 2（a）所示，

结合XRD结果可以看出NbMoTaW合金（即 x = 0）只有

单一的BCC相。(HfN)0.3合金呈现出亮、暗两个衬度区域

[图 2（e）]。结合(HfN)0.3合金的XRD结果分析，亮区是

BCC相，暗区是HfN相。(HfN)0.7合金呈现出白、亮、暗

三个区域 [图 2（f）]，这也与 XRD 结果一致。亮区是

BCC 相，白区和暗区是 MN 相和 HfN 相。对于 NbMo‐

TaWHfN合金（即 x = 1），根据XRD结果判断合金中应有

三种相。然而，由于暗区晶粒尺寸较小，很难在BSE模

式下通过SEM区分HfN和MN相。因此，在图 2（g）中

仅呈现亮、暗两个衬度区域。为了便于统计晶粒尺寸，将

HfN和MN相作为一个整体进行测量，统称为氮化物相。

可以看出，随着 x的增大，晶粒尺寸变小。BCC相晶粒尺

寸由NbMoTaW中的 118.0 μm减小到NbMoTaWHfN中的

5.5 μm。氮化相晶粒尺寸由(HfN)0.3中的 5.30 μm 减小到

NbMoTaWHfN中的 0.99 μm。这些合金均以BCC相为基

体，氮化物相为第二相分布在基体中。

图 3所示为NbMoTaW(HfN)x合金室温压缩工程应力

应变曲线。所得结果列于表 1。与NbMoTaW相比，所有

含氮化物的合金的塑性都有所提高，且随着 x的增大，强

图1. （a）铸态NbMoTaW(HfN)x合金的XRD图谱；（b）图（a）中每个图谱的放大。

图2. （a）~（d）BSE模式下铸态NbMoTaW(HfN)x合金的SEM图像。（a）x = 0；（b）x = 0.3；（c）x = 0.7；（d）x = 1.0。（e）~（g）为（b）~（d）
图的放大图。
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度逐渐提高，塑性逐渐降低。NbMoTaWHfN的屈服强度

（σ0.2）和抗压强度（σm）分别为 1682 MPa和 2022 MPa，

而NbMoTaW的屈服强度和抗压强度仅分别为 1042 MPa

和 1059 MPa。NbMoTaWHfN的抗压强度约为NbMoTaW

的1.9倍，表明氮化物相具有显著的强化效果。

3.2. 铸态NbMoTaWHfN难熔高熵合金结构表征

在NbMoTaW(HfN)x（x = 0、0.3、0.7、1.0）合金中，

NbMoTaWHfN难熔高熵合金具有典型显微组织和最高抗

压强度，因此对铸态NbMoTaWHfN难熔高熵合金的微观

结构进行详细分析。

图 4 所示为利用 EBSD 分析得到的 NbMoTaWHfN 合

金的相分布图。图中红色区域为BCC相，它占据了大部

分区域。绿色区域为 FCC 相（是 HfN 相），看起来像岛

链。黄色区域为HCP相（是MN相）。BCC相作为基体，

HfN相作为次要相分布在基体中，MN相是分布在HfN相

周围的少数相。

图5所示为使用EPMA方法表征的元素分布图。化学

成分如表2所示。亮区富含Nb、Mo、Ta和W等元素，缺

乏Hf元素。考虑N元素的随机测量误差，确定亮区为溶

解了部分N元素的BCC结构高熵合金基体。暗区富含Hf

和N元素，仅含有少量Nb、Mo、Ta和W元素。因此，暗

区是HfN相和MN相的混合物，这与SEM分析一致。

图6所示为TEM表征铸态NbMoTaWHfN难熔高熵合

金的显微组织和晶体结构。A区呈条状，晶粒尺寸约为

表1　NbMoTaW(HfN)x合金不同温度屈服强度（σ0.2）、抗压强度（σm）和断

裂应变（ε）

Alloys

NbMoTaW

(HfN)0.3

(HfN)0.7

NbMoTaWHfN

NbMoTaWHfN

NbMoTaWHfN

NbMoTaWHfN

Testing tempera‐

ture (°C)

25

25

25

25

1000

1400

1800

σ0.2 (MPa)

1042

1354

1491

1682

1192

792

288

σm (MPa)

1059

1616

1863

2022

2226

860

316

ε (%)

0.9

4.8

3.9

3.3

> 30.0

> 30.0

> 30.0

图4. 铸态NbMoTaWHfN合金的图像质量（IQ）图（a）和对应的EBSD
相分布图（b）。

图3. NbMoTaW(HfN)x合金室温压缩工程应力应变曲线。

图5. 铸态NbMoTaWHfN合金的BSE图像（a）和相应的EPMA元素分布图[（b）~（g）]。
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500 nm，内部有孪晶（用绿色圈出）。B区是基体，内部

有波浪形位错。C区也呈条状，晶粒尺寸约 1000 nm，内

部没有位错或孪晶。图 6（c）~（e）所示为SAED图谱：

A区为 FCC相晶体结构，晶带轴为[101]；B区为BCC相

晶体结构，晶带轴为[001]；C区为HCP相晶体结构，晶

带轴为[112̄0]。图6（f）所示为图6（a）中绿框区域内的

高分辨率TEM（HRTEM）图像，以阐明其结构。可以看

出，FCC相中含有高密度的孪晶，这可能是由于内应力过

大而产生的。在相形成阶段，新生成的FCC相晶粒受到

相邻BCC相晶粒的挤压，导致生成的FCC相晶粒出现局

部应力集中。当局部应力大于临界剪应力时，孪晶便出现

了。同时，生成的BCC相晶粒也被FCC相晶粒挤压，压

应力诱发BCC相边界附近产生位错。图6（g）所示为图6

（b）中蓝框区域内的HRTEM图像，以展示BCC相和HCP

相之间的界面。在界面处可以观察到错配位错，该区域可

以承受不同晶粒间的晶格错配。图 6（h）所示为采用

EDS 检测的 BCC 相、FCC 相和 HCP 相的化学成分。在

FCC相和HCP相中富含Hf元素。TEM结果与之前的分析

一致。

3.3. NbMoTaWHfN合金的高温性能

图 7 （a）所示为 NbMoTaWHfN 合金在 1000 ℃ 、

1400 ℃、1800 ℃下的压缩工程应力应变曲线。相应的测

试结果见表 1。与室温情况相反，NbMoTaWHfN难熔高

熵合金在 1000 ℃以上表现为塑性变形行为。在 1000 ℃

时，NbMoTaWHfN 合金呈现持续强化，直到最终产生

30%应变停止时才达到峰值应力。加工硬化作用提高了合

金强度，高温动态软化作用提高了合金塑性。在 1400 ℃

和 1800 ℃时，合金的峰值应力分别出现在 5.5%和 3.7%

应变左右。NbMoTaWHfN 合金在 1000 ℃、1400 ℃和

1800 ℃时的屈服强度分别为 1192 MPa、 792 MPa 和

288 MPa。图 7（b）是图 7（a）中 1800 ℃测试的曲线放

大图，以便更清晰地展示压缩性能，插图为 1800 ℃压缩

前后的样品照片。1800 ℃压缩后，试样直径由约 3.6 mm

增大到约 4.3 mm，且试样表面无裂纹。NbMoTaWHfN难

熔高熵合金 1800 ℃抗压强度为 316 MPa。图 7（c）所示

为NbMoTaWHfN合金和其他难熔合金在不同温度下的屈

服强度对比图。可以看出，除了传统的难熔金属外（如钽

合金和钨合金），大多数合金在1600 ℃以上的高温性能数

据没有被报道[1,8,10‒11,28‒29]，而NbMoTaWHfN难熔高

熵合金即使在 1800 ℃也表现出可用的强度，使其成为该

温度下潜在的金属结构材料。NbMoTaWHfN难熔高熵合

金的高温强度非常优异，超过了大多数已知合金的高温和

强度，包括高熵合金、难熔金属和高温合金。此外，该合

金在 1000 ~ 1800 ℃的屈服强度高于其他已报道的合金，

表明其在不同高温下具有潜在的应用前景。

图 8 （a） 所 示 为 NbMoTaWHfN 难 熔 高 熵 合 金

1800 ℃压缩后的XRD图谱，铸态和 1800 ℃退火后合金

的XRD图谱作为对比参考。NbMoTaWHfN难熔高熵合金

无论是经1800 ℃压缩还是退火后均由BCC相和HfN相组

成。BCC相和HfN相在1800 ℃时表现出较强的结构稳定

性。但是，压缩后 37°处的衍射峰消失，表明MN相通过

热扩散溶解了，且MN相的消失只与温度有关。图8（b）

和（c）所示为 1800 ℃压缩后NbMoTaWHfN合金截面的

BSE图像和晶粒尺寸分布。可以看出，合金组织中未观察

到微裂纹，表明合金在 1800 ℃时，即使在 30%的形变下

也具有良好的塑性。与铸态合金相比，1800 ℃压缩后树

枝晶组织不再明显。

HfN相分散在BCC基体中。BCC相晶粒由 5.5 μm增

大到 11.4 μm，氮化物相（此时仅为 HfN 相）晶粒由

0.99 μm增大到 1.80 μm。考虑实验中缓慢的加热和冷却

速率，晶粒的粗化可能是由整个加热和冷却过程中的高温

引起的。另一方面，HfN相更富集，表明在高温下元素发

生了扩散，这是由正、负原子间的结合趋势所驱动的。高

温下HCP结构的MN相首先分解，然后相应的元素分别

被HfN相和BCC相吸收，最终导致HfN相晶粒粗化。

尽管NbMoTaWHfN合金的晶粒在高温下变粗，但与

铸态NbMoTaW合金相比，它的晶粒仍然相对细小。考虑

前期报道的 NbMoTaW [13]、NbMoTaWV [13]、NbMo‐

TaWTi [14]和WReTaMo [20]合金的晶粒尺寸，氮化物相

的形成有效地阻碍了晶粒的快速粗化。

图 9 所示为 NbMoTaWHfN 合金 1800 ℃压缩后 TEM

明场像和相应的 SAED图谱。A区为 FCC相（晶带轴为

[011]），B区为BCC相（晶带轴为[110]）。与铸态合金相

比，1800 ℃压缩后的NbMoTaWHfN合金中只存在FCC相

和 BCC 相，未发现 HCP 相。这些结果与前面的分析

一致。

表2　铸态NbMoTaWHfN合金的化学成分（at%）

Element

Nb

Mo

Ta

W

Hf

N

Bright region (BCC)

15.7

18.2

16.3

20.7

4.7

24.4

Dark region (nitride)

4.2

2.3

3.9

2.2

23.6

63.8
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4. 讨论

4.1. 相形成规律

由于氮化物相的形成有效地阻碍了晶粒的快速粗化，

因此有必要讨论HfN相和MN相的形成机制。如第2节所

述，N元素是以TaN形式加入的，因此，HfN相和MN相

是在凝固过程中形成的，这一点可以从N元素与其他金属

元素结合的倾向来解释。表 3 总结了 N、Nb、Mo、Hf、

Ta和W元素之间各原子对的混合焓[30]。混合焓是元素间

亲和力的表达[31]，当负混合焓绝对值较大时，原子对更

容易形成键合[32]。从表中可以看出，具有负混合焓的N-

Nb、N-Mo、N-Hf、N-Ta和N-W原子对的绝对值大于金

属间原子对的负混合焓绝对值。因此，N元素的存在促进

了氮化物相的形成，因为N元素更容易与组元金属结合成

键。于是形成了MN相（这里M代表Nb、Mo、Ta、W、

Hf等元素）。这种MN相是具有HCP结构的多组元氮化

物，晶体结构类似NbN和MoN。与之相对的，当没有N

元素作为组元时，NbMoTaW合金（即x = 0时）仅形成单

一的BCC相。需要注意的是，N-Hf原子对的负混合焓绝

对值高达 218 kJ∙mol−1，因此HfN相在凝固过程中比其他

氮化物先形成，这也导致NbMoTaWHfN合金中HfN相含

量较高。之后，(HfN)0.3、(HfN)0.7和NbMoTaWHfN合金中

的剩余金属元素（即Nb、Mo、Ta、W和部分Hf）遵从高

熵效应形成BCC相。此外，在水冷铜坩埚电弧熔炼条件

图6. 铸态NbMoTaWHfN合金的晶体结构。（a）、（b）TEM明场像；（c）~（e）图（a）、（b）中A区和B区的SAED图谱；（f）、（g）图（a）、（b）中

绿框区域和蓝框区域HRTEM图像；（h）EDS检测的BCC相、FCC相和HCP相的化学成分。
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下凝固过程非常快，这使得N元素并未完全形成氮化物，

因此，残留了一些N元素溶解在BCC相中。

4.2. NbMoTaW(HfN)x合金室温强化机理

氮化物相的形成对增强NbMoTaW(HfN)x合金具有显

著效果。如3.1节所述，氮化物相的体积分数和合金抗压

强度随着x含量的增加而增加。NbMoTaW(HfN)x合金室温

强化机理主要概括为晶界强化、第二相强化和固溶强化的

综合作用。

首先，晶粒细化通过晶界强化机理有效地增强了合金

图8. NbMoTaWHfN难熔高熵合金1800 ℃压缩后，XRD图谱（a）、BSE图像（b）和晶粒尺寸分布（c）。

图7. （a）NbMoTaWHfN合金在1000 ℃、1400 ℃、1800 ℃的压缩工程应力应变曲线；（b）图（a）中1800 ℃曲线放大图；（c）NbMoTaWHfN合金

和其他难熔金属在不同温度下的屈服强度对比图。
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[33]。图 10所示为NbMoTaW(HfN)x合金中BCC相和氮化

物相的平均晶粒尺寸变化情况。随着 x含量的增加，BCC

相和氮化物相的平均晶粒尺寸不断减小。与此同时，合金

的强度不断提高。NbMoTaWHfN合金中BCC相的平均晶

粒尺寸约为5.5 µm，远小于NbMoTaW合金的118 µm。合

金的强度可以通过细化晶粒来提高[34]。强度（σ）与晶

粒尺寸的关系可以用Hall-Petch关系来表示[35‒36]：

σ = σ0 + K·d−1/2 （1）
式中，σ0是晶格摩擦力；K是强化系数；d是晶粒尺寸。

细化晶粒意味着增多晶界，可以有效地阻止位错从一个晶

粒向相邻晶粒的传播，导致变形晶粒中的位错堆积。

其次，均匀分布的氮化物与 BCC 相基体相互作用，

通过第二相强化机理增强合金。(HfN)0.3、(HfN)0.7和Nb‐

MoTaWHfN难熔高熵合金中氮化物相的平均晶粒尺寸为

1~5 μm，而 BCC 相的平均晶粒尺寸却为 5~16 μm

（图 10）。Orowan机制是一种位错绕过机制，在第二相颗

粒半径超过临界值或与基体不相干时产生[37]。当运动的

位错遇到氮化物粒子时，会形成位错环，这就增加了所需

的外力，也提供了变形力。第二相强化的贡献值可以通过

晶界障碍应力来衡量。位错绕过第二相的剪切应力与第二

相的关系可表示为：

τ = Gb/λ （2）
式中，τ是位错绕过第二相的剪切应力；G是剪切弹性模

量；b是Burst矢量值；λ是第二相粒子间的距离。λ与晶

粒直径d成正比，因此剪切应力τ与晶粒直径d成反比。d

越小，强化效果越显著。

最后，NbMoTaW(HfN)x难熔高熵合金中各组元含量

大致相当，引起较大的固溶强化效应[38‒39]。在BCC相

中，大量的溶质原子聚集在位错周围，阻碍了位错的运

动。BCC相中固溶的小原子半径的N元素也造成显著的

固溶强化效果。N元素的原子半径为 0.74 Å（0.074 nm），

而 Nb、 Mo、 Hf、 Ta 和 W 的原子半径分别为 1.45 Å

（0.145 nm）、1.45 Å（0.145 nm）、1.55 Å（0.155 nm）、

1.45 Å（0.145 nm）和 1.35 Å（0.135 nm）[40]。N元素的

原子半径比其他组元的原子半径小得多。部分N元素溶入

BCC相晶格，形成间隙固溶体。间隙原子会引起晶格畸

变，改变晶格常数。晶格常数随着溶质原子的溶解而增

大。因此，间隙N原子增强了NbMoTaW(HfN)x难熔高熵

合金。

4.3. NbMoTaWHfN合金高温强化机理

NbMoTaWHfN难熔高熵合金即使在1800 ℃的高温下

仍表现出高达 316 MPa 的抗压强度。需要阐明 NbMo‐

图9. （a）NbMoTaWHfN合金1800 ℃压缩后TEM明场像；（b）、（c）图（a）中A区和B区的SAED图谱。

表3　各组元间的混合焓（ΔHmix, kJ⋅mol−1）[30]

Element

N

Nb

Mo

Hf

Ta

W

ΔHmix (kJ⋅mol−1)

N

—

−174

−115

−218

−173

−103

Nb

−174

—

−6

4

0

−8

Mo

−115

−6

—

−4

−5

0

Hf

−218

4

−4

—

3

−6

Ta

−173

0

−5

3

—

−7

W

−103

−8

0

−6

−7

—

图10. 铸态NbMoTaW(HfN)x合金中BCC相和氮化物相的晶粒尺寸分布

趋势图。附各合金的抗压强度供参考。
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TaWHfN难熔高熵合金的高温强化机理。考虑BCC相和

HfN相在 1800 ℃时的高稳定性，合金的强化机理主要概

括为高软点、晶界强化和第二相强化的综合作用。

首先，NbMoTaWHfN合金高温下的高强度与高软点

有关。一般来说，合金的软点约为0.6Tm [13‒14]（Tm代表

合金的熔点，单位为K）。难熔高熵合金的Tm可根据混合

原理计算[41]：

Tm = ∑i = 1

n ci Tmi （3）
式中，ci是第 i个组元的原子百分数，Tmi是第 i个组元的熔

点。考虑FCC相和HCP相只是分散相，可以认为它们对

熔点的贡献较小，因此 NbMoTaWHfN 的熔点可以通过

BCC相来估算。据此可以估算NbMoTaWHfN难熔高熵合

金的熔点，结果如表4所示，表中提供相应组元及其氮化

物熔点供参考[40,42]。计算得到NbMoTaWHfN难熔高熵

合金的熔点约为 3027 K（即 2754 ℃）。因此，NbMo‐

TaWHfN难熔高熵合金的软点约为 1816 K（即 1543 ℃）。

此外，HfN的熔点为 3578 K，其余氮化物的熔点均高于

NbMoTaWHfN难熔高熵合金的软点（热致分解的WN除

外）。因此，氮化物对软点没有负面影响。HfN相具有较

高的组织稳定性和较慢的晶粒粗化，对提高高温强度有显

著影响。虽然NbMoTaWHfN难熔高熵合金的熔点略低于

NbMoTaW [13]、NbMoTaWV [13]和 WReTaMo [20]等合

金，但是NbMoTaWHfN合金仍然表现出较高的软点，这

有利于NbMoTaWHfN合金保持高温强度。此外，BCC相

和HfN相的结构稳定性也有助于保持合金的强度。NbMo‐

TaWHfN合金在 1800 ℃时的高强度使其极具希望在超高

温下作为难熔合金应用。

其次，NbMoTaWHfN难熔高熵合金在高温下仍存在

晶界强化机理。如图 8所示，经 1800 ℃退火后，NbMo‐

TaWHfN合金的平均晶粒尺寸增大，但与NbMoTaW合金

相比，其晶粒尺寸仍然很小。根据式（1）Hall-Petch关

系，这种细化晶粒即使在 1800 ℃时也能增强合金。Nb‐

MoTaWHfN合金保持低晶粒长大趋势的能力对高温下的

细晶强化具有重要作用。

第三，结构稳定的HfN相通过第二相强化机理强化

NbMoTaWHfN合金。如图 8所示，HfN相的晶粒尺寸为

1.8 μm，小于BCC相11.4 μm的晶粒尺寸。高温下结构稳

定的 HfN 相即使在 1800 ℃时仍弥散分布在 BCC 相基体

中，并以弥散相的形式强化合金。根据式（2），位错绕过

弥散相将产生剪切应力。在高温变形过程中，位错绕过弥

散相颗粒形成位错环，从而提高强度。

4.4. 力学性能优势和工程应用前景

图 11归纳了不同合金的最高测试温度和相应的屈服

强度。可以看出，大多数合金的最高测试温度不超过

1600 ℃。3d 过渡族金属高熵合金的最高测试温度仅为

1100 ℃ [43‒46]。根据合金成分的不同，大多数难熔高熵

合金的极限使用温度范围为1100~1600 ℃ [3,11,47]。为了

满足航空航天领域对超高温服役合金的迫切需求，一种被

称为超高温高熵合金（UHT-HEA）的新型合金被提出，

其服役温度可高于 1800 ℃。本领域研究者的目标是设计

在更高温度下具有更高强度的合金。遗憾的是，到目前为

止，关于超高温高熵合金的报道仍非常少。除了本文外，

在该温度范围内只有少数传统难熔合金（如钽合金和钨合

金）的数据见于报道。然而，这些合金在 1800 ℃以上温

度时强度较低。本文报道的NbMoTaWHfN难熔高熵合金

在 1800 ℃时表现出优异的压缩屈服强度（288 MPa）和

抗压强度（316 MPa）。NbMoTaWHfN难熔高熵合金在超

高温区域内表现出最高的强度，因此将其归类为超高温高

熵合金。

高温结构材料已成为关系到国家利益的国防和民用工

业领域的关键材料。图12所示为NbMoTaWHfN难熔高熵

合金的潜在工程应用场景。如图12（a）所示，第五代航

空发动机涡轮进气口温度将达到 2000 ℃ [6,48]。如图 12

（b）所示，备受世界军事大国关注的高超声速飞行器，在

再入大气层时会遇到剧烈的气动加热、急剧的升温和降

温、氧化、机械剥落等极端环境，其鼻锥和前缘的工作温

度高达2200 ℃ [6,49‒50]。在民用工业中，地面燃气轮机

叶片前端气体注入温度超过1600 ℃ [图12（c）] [51]。目

前，高温工业领域使用的合金是传统高温合金（如镍基、

钴基和铁基合金）。然而，这些高温合金的服役温度低于

1200 ℃ [49]，并且这已经几乎达到他们90%熔点[52]。目

表4　NbMoTaWHfN合金、各组元及相应氮化物的熔点

Material

Nb

Mo

Ta

W

Hf

NbN

MoN

TaN

WN

HfN

NbMoTaWHfN

Tm (K)

2750

2896

3290

3695

2506

2846

2023

3633

Decomposes

3578

3027

Ref.

[40]

[40]

[40]

[40]

[40]

[42]

[42]

[42]

[42]

[42]

This work

9



前，航空、航天、武器、燃气轮机等工业领域迅猛发展，

运行速度和推重比不断提高的新型设计不断涌现，这对关

键结构材料的高温强度提出了更严苛的要求。随着技术的

发展，传统高温合金无论是使用温度还是高温强度都难以

满足这些严苛的要求。开发超高温环境下具有优异性能的

合金材料刻不容缓。根据高温强度评估，NbMoTaWHfN

难熔高熵合金可以满足上述严苛的要求。其他潜在的工程

应用场景还可以是结构防火工程、高温切削工具等。

5. 结论

本文采用真空电弧熔炼法制备了NbMoTaW(HfN)x难

熔高熵合金。详细研究了新型NbMoTaWHfN难熔高熵合

金的高温压缩力学性能和超高温工程应用前景。根据实验

结果及其分析，得出以下主要结论：

（1）NbMoTaW(HfN)x（x = 0.3、0.7、1.0）难熔高熵

合金由BCC相、HfN相和MN相多相结构组成。随着Hf

元素和N元素含量的增加，合金晶粒尺寸变小，强度逐渐

提高。含氮化物相合金的塑性比NbMoTaW提高。NbMo‐

TaWHfN 难熔高熵合金在室温、 1000 ℃、 1400 ℃和

1800 ℃的压缩屈服强度分别为 1682 MPa、1192 MPa、

792 MPa和288 MPa。

（2）NbMoTaWHfN难熔高熵合金在1000 ~ 1800 ℃的

屈服强度高于其他已报道的合金，表明其在不同高温具有

潜在的应用前景。NbMoTaWHfN合金在1800 ℃表现出高

强度，这一结果非常优异，在温度和强度方面均超过了已

知的大多数合金。HfN相具有高组织稳定性和迟缓晶粒粗

化速率，对提高合金的高温强度有显著影响。

（3）讨论了合金的相形成和强化机理。NbMoTaWH‐

fN难熔高熵合金在高温下的强化机理主要概括为高软点、

晶界强化和第二相强化的综合作用。

（4）NbMoTaWHfN难熔高熵合金优异的性能使其在

超高温下具有广阔的工程应用前景。
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图12. NbMoTaWHfN难熔高熵合金的潜在工程应用。（a）航空发动机；（b）高超声速飞行器；（c）地面燃气轮机。

图11. 不同合金的最高测试温度和相应的屈服强度。
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