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双时效策略助力
Al9Co23Cr7Fe18Ni38Nb2Ti3
高熵合金高温塑性提升

Dual Aging Strategy Helps Enhance the High-temperature
Plasticity of the High-entropy Alloy Al9Co23Cr7Fe18Ni38Nb2Ti3

供稿|吴亚奇1,2，张勇3 / WU Yaqi1,2, ZHANG Yong3
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高熵合金因其优异的综合性能，在极端环境中展现出巨大应用潜力。然而，在高温条件下，这

类合金的晶界处容易产生不连续沉淀相，它不仅削弱晶界强度，还成为裂纹的“策源地”，导致材料

过早断裂，严重限制了其高温使用性能。为攻克这一难题，研究人员设计了一种新型高熵合金

——Al9Co23Cr7Fe18Ni38Nb2Ti3，并创新性地提出“双时效”热处理策略。该策略通过分阶段调控合金中

强化相的析出行为，有效抑制了晶界有害结构的形成，显著增强了材料在 700 ℃ 下的晶界稳定性与

变形能力。实验结果表明，经过双时效处理的合金在保持高强度的同时，延伸率大幅提升至 9.3%，

远优于传统热处理下的 2%。断口分析也显示出韧性断裂特征，进一步验证了该策略在提升高温塑性

方面的有效性。本研究为解决高熵合金高温脆性问题提供了新思路。

 

高熵合金因其优异的多方位综合性能，在合金

领域受到广泛关注和研究，尤其在极端环境下的应

用性能方面成果显著。在高温应用领域，除了选用

Ta、W、Mo 等难熔元素构成的体心立方合金，

L12 相析出强化的面心立方高熵合金是另一重要的研

究方向。然而，该类高熵合金体系经热机械加工

后，沿晶界易形成胞状 L12 相沉淀，呈现类似传统

高温合金的不连续沉淀（DP）特征。这类结构通常

易在高温拉伸过程中成为裂纹源的起点，导致晶界

强度严重下降，并诱发明显的沿晶断裂模式[1−4]。在

众多高熵合金体系中，此类析出行为已被广泛观察

到：晶界区域周期性形成胞状或柱状的 γ/γ′结构，其

化学成分表现出强烈的局部富集和偏析效应，进一

步削弱了晶界的整体韧性。DP 区的有害性主要体现

在以下方面：首先，其内部 γ′析出物与基体之间结合

较弱，在外部载荷作用下易形成空洞、开裂等缺陷，
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成为裂纹萌生的优选位置[5−6]；其次，DP 区呈各向异

性层状结构，破坏了应力传递路径，造成局部应力

集中，促使裂纹发生偏转或在 DP 结构中迅速扩展；

再次，由于 Al、Ti 等 γ′形成元素在 DP 形成过程中

沿晶界偏聚，高温暴露环境下更易诱发界面氧化或

非平衡脆性第二相的析出（如拓扑密堆相（TCP）、

σ 相等），进一步削弱晶界的高温韧性 [7−8]；最后，

DP 区中大量致密排列的纳米 γ′颗粒会对位错运动形成

强烈钉扎效应，在热–力耦合作用下限制局部塑性变

形的发展，使材料难以通过常规位错滑移机制释放

应力，最终促进裂纹聚集与连接，加速断裂过程[9]。

由此可见，DP 区不仅是微观尺度上的组织不连

续区域，更是力学性能脆化的关键因素。在合金服

役环境日趋复杂、对结构材料综合性能要求不断提

高的背景下，如何有效抑制 DP 结构的形成、提升晶

界稳定性，成为高熵高温合金设计中的重要挑战。

为此，本文提出一种 Al9Co23Cr7Fe18Ni38Nb2Ti3 合

金，通过结构调控改善合金在 700 ℃ 下的性能，并

针对性能表现提出“双时效策略”，有效缓解了合金

的脆性问题。

 实验方法

 合金制备与预处理

Al9Co23Cr7Fe18Ni38Nb2Ti3 高熵合金所用原材料

购自北京研邦新材料科技有限公司。将质量分数为

99.99% 的各元素金属颗粒按照铸态合金名义成分配

制，采用真空电弧炉熔炼合金锭，反复熔炼 4~5 次

以保证合金成分的均匀性。随后合金在 1100 ℃ 下进

行 50% 热轧（从 10 mm 轧至 5 mm），再在室温下

冷轧至 3 mm。为对比不同热处理制度的影响，本研

究设置了两组样品：对照组样品在 1050 ℃ 下保温

10 min，并在 750 ℃ 下保温 2 h 进行时效处理，然后

油淬至室温，称为单时效处理。而实验组（即双时

效样品）采用 1050 ℃ 保温 10 min 完全结晶后，在

1000 ℃ 预处理 4 h，再在 750 ℃ 下保温 24 h 的热处

理制度。

 结构形貌表征

采用日本理学 Smart Lab 9 kW 型 X 射线衍射仪

（Rigaku）对合金样品进行物相分析，以铜靶为

X 射线源（Cu–Kα，波长 λ=0.15406 nm），工作电压

为 45   kV，电流为 200    mA；扫描范围设定为

2θ=30°~90°，扫描速度为 10°/min，步长为 0.02°。为

了提高信噪比，测试过程中采用连续扫描模式。

组织和断口形貌的扫描观察通过 Zeiss SUPRA 55
场发射扫描电子显微镜（FE-SEM）完成；合金元素

组成和分布分析采用配套的能谱分析仪（EDS）进

行微区成分扫描，获取 Al、Ti、Nb 等元素在不同组

织区域的分布特征。扫描电镜观察样品需用体积分

数 10% 高氯酸（HClO4）与 90% 无水乙醇的混合液

进行电解抛光；观察析出相形貌时，样品经机械抛

光至镜面后，需用 HF/HNO3/H2O 体积比为 1∶3∶7
的化学腐蚀液进行轻微腐蚀处理。

微观结构表征采用 FEI Tecnai G2 30 型透射电子

显微镜（TEM），其配备扫描透射电子显微镜

（STEM），加速电压为 300 kV。样品先机械打磨

至厚度 30~50  μm，再通过双喷电解抛光法制成可用

透明区。电解双喷液与抛光液成分相同，抛光电压

设定为 25 V，在室温下操作以确保抛光过程稳定、

界面平整。

 力学性能测试

高温拉伸实验在环境气氛中进行，采用配备

电阻加热模块的高温加载系统。升温速率控制约

30 ℃/min，升至 700 ℃ 后保温 10 min 以实现热平

衡，随后开始加载。实验通过高温引伸计同步测量

样品延伸量，获得工程应力–应变曲线，并进一步分

析真应力、真应变及应变硬化率等性能参数。

 结果与讨论

 组织形貌

高温测试合金样品的原始组织如图 1 所示。图 1
(a) 为合金再结晶后的晶粒形貌，可见其为多晶结构，

合金平均晶粒尺寸统计结果如图 1(b) 所示，约为

22.15 μm。由于合金的强化主要源于 L12 相，因此通

过透射电镜观察网格析出的 L12 相形貌（如图 1(c)
所示），其纳米析出相尺寸约为 30 nm，结合透射电

镜衍射可确定其结构为 L12 相。

 力学性能

图 2 为合金在 700 ℃ 下的工程应力–应变曲线。
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单时效合金在高温下虽保持 650 MPa 左右的高强度，

但塑性较差，延伸率仅 2%；而经双时效处理（1000 ℃
时效 4 h 后，750 ℃ 时效 24 h）后，合金塑性恢复：

屈服强度为 690 MPa，延伸率达到 9.3%，说明双时

效处理效果显著。图 2(b) 为单时效处理后样品断裂

样品的断口形貌，呈现出晶间断裂的脆性断裂形

貌，与力学性能曲线一致。经双时效处理后，合金

的塑性恢复，断口呈现韧窝状（尽管韧窝较浅），

表明其在 700 ℃ 下仍具有一定塑性，进一步验证了

双时效工艺在改善合金高温延展性方面的有效性。
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图 2　Al9Co23Cr7Fe18Ni38Nb2Ti3 高熵合金不同热处理后的拉伸性能及断口形貌：(a)应力–应变曲线；(b) 单时效合金“冰糖状”脆性断口；

(c) 双时效合金韧窝型断口
 

 双时效处理后的形貌对比

为了探究不同时效处理下合金的性能变化及组织

对断裂方式的内在影响机制，对不同时效处理后的

组织形貌展开分析，如图 3 所示。图 3(a) 为合金表

面整体组织形貌，经冷轧和退火处理后，合金晶粒组

织分布均匀，部分晶粒内可见退火过程中形成的退火

 

100 μm
001

111

110

(a) (b)

50 nm

(c)

Z.A=[110]

(d)

2 nm

10 20 30 40
0

2

4

6

8

10

晶粒尺寸/μm

频
率

/%

平均尺寸: 22.15 μm

图 1　单时效样品的组织形貌与晶粒尺寸：(a)合金晶粒的反极图；(b)晶粒尺寸统计；(c)合金在透射电镜暗场观察到的析出相形貌；

(d) L12 相颗粒高分辨形貌及经傅里叶变换后得到的 [110]晶带轴衍射斑点
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孪晶组织。除了常规表面形貌，晶界处还存在很多弥

散分布的其他组织形貌；进一步放大观察发现，样品

的晶粒内部均保持“L12+面心立方（FCC）”的双相微

观结构，但晶界（GB）形态存在显著差异，在图 3(b)

中可清晰观察。样品晶界处呈现相似的析出行为，

除了球形纳米级 L12 相析出物，还存在微米尺寸的柱

状 L12 相颗粒（如图 3(c) 箭头所示），这可能是造

成高温下晶界脆性的原因之一，有待进一步验证。
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图 3　不同时效处理后合金组织形貌： (a)单时效处理后合金表面整体组织形貌；(b)单时效处理后合金晶界（GB）形态；(c)单时效处理后

合金柱状 L12 相颗粒及 (d) 双时效处理后合金透射电子显微镜组织形貌和衍射斑
 

 分析与讨论

DP 是一种常见的相变行为，通常发生在高温合

金的热处理或服役过程中，尤其在晶界处以胞状或

片层状形式向晶粒内部生长[10–11]，其主要驱动力为

降低 γ/γ′相界面能，同时伴随晶界迁移与成分重分

布[12–13]。DP 的形成通常需要 2 个基本条件：一是基体

具有足够的过饱和度；二是晶界具备活跃的迁移能

力。在部分 Ni 基高温合金中，若固溶热处理后快速

冷却（如水淬），Al、Ti 等 γ ′形成元素会优先析

出，降低基体的过饱和度，从而抑制 DP 发生；然

而，在后续高温退火或时效过程中，γ′相可再次溶

解，并通过晶界扩散在晶界迁移路径后方重新析出

胞状沉淀，沿晶界生长方向垂直排列，形成典型的

DP 结构[13–15]。

DP 形成行为受多种因素影响：合金成分中

Al 和 Ti 的含量直接影响 γ′相的析出行为，从而决定

DP 的发生倾向[14]；在晶界附近添加 Zr、B 等微量元

素或细化晶粒，可降低晶界迁移速率，有效抑制

DP 结构的形成 [15]。此外，热处理制度（如退火温

度、保温时间、冷却速率）也显著影响 DP 形成动力

学。例如，较快冷却可保留过饱和度，延缓或避免

DP 析出。尽管 DP 在某些情形下有助于组织稳定，

但多数情况下不利于合金的高温力学性能[16–18]，尤

其在蠕变环境中，DP 区易成为微裂纹萌生源，降低

合金的高温持久寿命与抗蠕变能力[12,15]。

 元素扩散与 L12 相形貌的关系

为了进一步探究该合金中长胞状 L12 相（如图

3(b)~3(c) 所示）的形成原因，将其在 800、900 和

1000 ℃ 下进行长期时效。选择较高温度是由于高温

下 L12 相颗粒的特征更明显，能更好地寻找规律。

需要说明，本章主要采用 750 ℃ 作为等温时效温度

处理 2 h 以促进 L12 相析出，通过 800~900 ℃ 条件

下的组织演变规律，合理推断在 750 ℃ 较长时间时

效下，部分 L12 相也可能发生一定的粗化或形貌转

变，进而在 700 ℃ 拉伸时诱发局部应力集中，成为

导致脆性断裂的潜在原因。

图 4 为合金在 800、900 和 1000 ℃ 下等温时效

不同时间后的代表性扫描电镜图像。可见在该温度

范围内，时效处理后样品微观结构主要由均匀分布

于面心立方（FCC）基体中的 L12 相析出物主导。
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通过对等温时效过程中析出物形态及颗粒尺寸随时

间演变的详细统计，研究了 L12 相析出物的粗化行

为：虽然在 800 ℃ 的初期生长阶段呈现椭圆形，但

长期时效后（尤其在 900、 1000 ℃ 等较高温度

下），所有 L12 相析出物均保持立方体状，说明析出

物与基体之间可能存在较大的晶格失配。由图 5 可

知，L12 相析出物的平均尺寸随着时效时间延长和温

度升高逐渐增大：时效 720 h 时，温度从 800 ℃ 升

至 1000 ℃，L12 相析出物的平均尺寸分别约为 90、
300 和 800 nm；相应地，L12 相析出物的体积分数从

约 37% 逐渐降至 15.6%。该结果表明，L12 相在

800~1000 ℃ 下具有典型的粗化行为，会影响合金的

强化能力和晶界的稳定性。

在 FCC 基体中，L12 析出相的粗化动力学及相

关机制已得到广泛研究，尤其在高温合金领域。多

数前期研究表明[19−21]，L12 析出相的粗化行为主要由

基体中的溶质扩散控制，可基于 Lifshitz 等[22] 提出

的奥斯特瓦尔德（Ostwald）熟化理论，描述 L12 相

的粗化过程。这种随时间变化的粗化过程可用幂律

表达式描述，见式 (1)：

r3(t)− r3(t0) = k(t− t0) （1）

式中：r(t) 为在时效时间为 t 时析出相的平均尺寸；

t0 为初始时间；k 为粗化速率常数，主要取决于溶质

的扩散及析出相与基体之间的界面能。

Philippe 等 [23] 通过分析统计计算热力学和扩散

数据，将经典的 Ostwald 理论扩展至多组分体系。

鉴于复杂多组分合金中，低迁移率组分会控制平均

析出相半径的粗化动力学[24]，L12 析出相的粗化速率

常数如式（2）所示：

k ≈
8VmσDcmM

9RT
(
cpM− cmM

)2 （2）

cmM cpM

式中：Vm 为基体的摩尔体积；σ 为析出相/基体界面

能； 、 分别为元素 M 在基体和析出相中的平

衡组成（以摩尔分数表示）；R 为气体常数，取

8.31 J/mol·K；T 为绝对温度；D 为基体中扩散较慢

元素的扩散系数，可进一步按照 Arrhenius 表达式进

行扩展，如式（3）所示：

D = D0 exp
(−Q

RT

)
（3）

式中：D0 为前因子；Q 为扩散的激活能。

图 6 展示了测得的平均半径随时效时间的变化
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情况，实验数据与 LSW 模型拟合良好。根据式（2）
对各数据集的变化曲线进行线性拟合，得到 800、
900 和 1000  °C 下的速率常数分别为 3.27×10−29、

1.56×10−27 和 2.18×10−26 m3/s，拟合结果如图 6 所

示。显然，随着时效温度的升高，粗化速率逐渐增

大。Al9Co23Cr7Fe18Ni38Nb2Ti3 合金的粗化速率相对

低于众多已报道的 Ni 基和 Co 基高温合金[25–26]。假

设 Vm 及基体与析出相中的平衡组成对温度的依赖性

较弱，对式（3）进行拟合，得到该合金的扩散激活

能为 Q=368.4 kJ/mol。现有多数 Ni 基和 Co 基合金

中溶质的激活能为 254~289 kJ/mol[27]，相比之下，该

合金激活能更高。总体而言，较高的激活能表明在

当前多组分 FCC 基体中，扩散原子或元素的空位形

成和迁移存在较高的扩散势垒，这与先前文献中关

于高熵合金迟滞扩散特性的论述一致[25]。从扩散角

度来看，较大的激活能有利于抑制析出相的粗化，

尽管高激活能有效抑制了体扩散主导的 Ostwald 粗

化过程，实验中仍在晶界附近观察到大量胞状

L12 相析出物，表现出明显的 DP 特征。这一现象提

示：DP 的形成并非源于体扩散增强，而是与晶界行

为及界面特性密切相关。
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图 6　800~1000 ℃时效处理后 Al9Co23Cr7Fe18Ni38Nb2Ti3 高熵合

金的平均析出相尺寸 r3 与时效时间 t的关系
 

 界面能驱动粗化过程

为了深入分析 Al9Co23Cr7Fe18Ni38Nb2Ti3 合金在

800 ℃ 下析出相粗化速率较快的原因，可通过界面

能角度分析。根据经典的 LSW 理论，析出相的粗化

动力学主要受 2 方面因素影响：一是扩散最慢组分

的扩散行为，二是析出相与基体间的界面能。界面

能作为粗化的热力学驱动力，在一定温度下会显著

影响颗粒间的原子迁移速率，即较高的界面能会产

生更大的驱动力，促使较小的析出相颗粒溶解、较

大的颗粒长大，从而加快粗化过程。

根 据 上 述 理 论 计 算 结 果 可 知 ，

Al9Co23Cr7Fe18Ni38Nb2Ti3 高熵合金在 800 ℃ 下的粗

化速率略高于部分近期报道的高熵合金，如

(NiCoCr)Al3Ti3 合金，其粗化速率为 1.23×10−29 m3/s[25]。

根据式（2），粗化速率是扩散最慢组分和沉淀物/基
体界面能的共同作用结果。众所周知，与基体共格

的 L12 沉淀物，其平衡态形状由总能量最小化决

定，涉及界面能和弹性能的贡献。Thompson 等 [28]

提出一个参数（L）来描述颗粒的平衡形态，如

式（4）：

L = ε2 ·C44 · r/σ （4）

式 中 ： ε 为 晶 格 失 配 应 变 ， 通 过 X 射 线 衍 射

（XRD）可得出 800 ℃ 时效处理后的样品晶格失配

应变约为 0.2%；C44 为基体的弹性常数，本研究采

用参考 Ni 基高温合金[29] 的 C44 值（124 GPa）。

正如 Thompson 理论所述，当 L<5.6 时，四重对

称形状为能量最小值；超出该值时，二重对称的析

出相形状更具能量优势。由于当前高熵合金中析出

相多为球形或椭球形（如图 1(c) 所示），因此可采

用 L=5.6 估算该高熵合金的界面能下限。代入实验

测定值，可得 800 ℃ 时效处理样品的界面能约为

40 mJ/m2，明显高于 NiCoCr（约 4 mJ/m2）[25]，表明

该合金在 800 ℃ 下具有更高的粗化热力学驱动力，

这与实验中观察到的粗化速率过快的现象相吻合。

此外，形貌分析（如图 4 所示）显示：随着时效时

间的延长，部分椭球形或立方形的 L12 相开始溶解

和粗化，导致体积分数下降；同时，在晶界处观察

到大量长胞状 L12 相析出物，形貌明显区别于初期

的球状析出物。这种形貌演变过程并非典型的

Ostwald 粗化行为[23]，而是非连续沉淀机制的一种体

现。DP 区的形成可归因于以下因素的协同作用：首

先，高温时 L12 相局部溶解导致 Al、Ti、Ni 等元素

沿晶界富集，提升晶界的成分梯度与界面能；其次，
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晶界作为高能缺陷区域，为 L12 相的重新析出提供

优先形核位置；最后，尽管高激活能限制了体扩

散，但晶界提供了快速扩散路径，实现了局部溶质

供给。这种体扩散受限–晶界扩散补偿的扩散格局最

终促成了胞状结构的定向形成，即 DP 区的演变[30]。

如图 7 所示，根据扫描电镜形貌可知，胞状

L12 相的尺寸约为 800 nm，线扫选取 1.2 μm 长度，

扫描范围由 FCC 基体边界穿过胞状 L12 相至另一端

两相界面。线扫描的能谱分析结果表明，0.8~1.0 μm

内元素 Al、Ti、Nb 在 L12 相富集，因此该长胞状

L12 结构优先在晶界形成。这些胞状析出物多沿垂直

晶界方向生长，呈现出显著的空间定向性。这种取

向选择性可归因于 L12 相析出物与基体间的界面能

各向异性。当某一方向的界面能最低或应力最易释

放时，沉淀相会优先沿该方向生长，从而形成垂直

于晶界的胞状结构。此外，该形貌演变过程还可能

伴随从相干状态向非相干状态的转变，导致颗粒形

貌突变，进一步加剧局部组织的不稳定粗化。
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图 7　在晶界分布的长胞型 L12 相经时效长大后形貌图 (a)及对应形貌线扫描能谱图 (b–h)
 

综上所述，界面能升高虽提升了粗化驱动力，

但 DP 结构的形成本质上源于晶界行为主导的非均匀

析出机制。因此，通过成分调控（与 Al0.3CoCrFeNi

合金相比）、调控析出相分布及界面结构（与

Al9Co23Cr7Fe18Ni38Nb2Ti3 合金自身在不同时效机制

下的组织形貌相比），是进一步提升合金高温稳定

性及力学性能的有效方法。

基于上述分析，在明确 L12 相粗化行为与晶界

形貌演变机制的基础上，提出一种双时效调控策

略，其核心是通过阶段性热处理过程，引导 L12 相

向有利于晶界稳定与力学性能优化的方向发展，从

根本上抑制长胞状结构的形成。该时效处理方式的
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基本原理如下：（1）在 0.75~0.80 合金熔点（Tm）

温度下进行亚共析时效处理，以促进晶界处连续析

出。预先形成的立方体状 L12 沉淀物会产生强烈的

粒子钉扎效应，显著延缓了晶界迁移，进而抑制晶

界处胞状 L12 相的形成。（2）在较低温度下进行二

次时效处理，以引入更高体积分数的 L12 相，这对

维持合金高强度至关重要。此外，L12 相作为析出强

化相，其尺寸直接影响合金的强化效果。当 L12 相

颗粒较小时，可通过 Orowan 机制有效阻碍位错运

动，提高合金的高温屈服强度；但过小的析出相

（<10 nm）可能导致界面不稳定，易发生溶解或长

大，反而会降低强化效果。

 结束语

晶界处胞状 L12 相析出物的形成机制可归因于

局部化学成分不稳定和扩散行为不均，其存在对合

金高温服役安全性构成严重挑战。通过构建“预
控+强化”的双时效路径，可在维持 L12 相析出强化

效果的同时，显著抑制不利的晶界异质结构，进而

提升高熵合金的高温韧性与断裂可靠性，为面向高

温应用环境的新型高熵合金体系设计与组织调控提

供了有效手段与理论支撑。
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