
B2相强化型面心立方合金研究进展
张佳雪 1，2，3，4，张孟浩 1，2，3，4，王维俊 5，6，叶心兰 1，2，3，4，陈文辉 1，2，3，4，支辉辉 1，2，3，4，王海丰 1，2

(1.西北工业大学凝固技术全国重点实验室，陕西西安 710072；2.西北工业大学先进润滑与密封材料研究中心，陕西
西安 710072；3.西北工业大学重庆科创中心，重庆 401135；4.西北工业大学深圳研究院，广东深圳 518063；5.中国科学
院合肥物质科学研究院，安徽合肥 230031；6.合肥综合性国家科学中心能源研究院，安徽合肥 230031)

摘 要：面心立方(face-centered cubic, FCC)结构合金凭借其优异的塑性和韧性，被广泛应用于航空航天、能源等重

要领域。 然而，在实际工程应用中，FCC 合金通常面临着高强度与延展性难以兼得的固有限制。 近年来，B2 相的引入被
认为是解决这一问题的重要途径。 本文综述了 B2 相强化型 FCC 合金的研究进展，重点讨论了 B2 相的成分特征、晶体

结构、形核机制及其对力学性能与腐蚀行为的影响规律。 在此基础上，进一步归纳了不同形态与尺寸的 B2 相在强化机
制中的作用差异，并分析了其对耐蚀性的影响及调控策略。 最后，总结了当前研究中的关键问题，并对 B2 相调控 FCC
合金强塑性与耐蚀性能协同优化的发展进行了展望。
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Abstract： Face-centered cubic (FCC) alloys have been extensively used in aerospace, energy, and other engineering fields
owing to their excellent plasticity and toughness. However, in practical applications, these alloys typically encounter an
intrinsic strength-ductility trade-off. The introduction of the B2 phase has recently emerged as a promising approach to
address this challenge. This paper reviews the research progress on B2 phase-strengthened FCC alloys, focusing on the
compositional characteristics, crystal structure, nucleation mechanisms, and effects of the B2 phase on mechanical
properties and corrosion behavior. On this basis, this paper emphasizes the differences in the role of B2 phase morphology
and scale in strengthening mechanisms and analyses its impact on corrosion resistance and control strategies. Finally, the
key issues in current research are summarized, and perspectives on the future development of synergistic optimization of
strength, plasticity, and corrosion resistance in B2 phase-modulated FCC alloys are offered.
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图 1 B2 相晶体结构及相图：(a) B2 相的 HR-TEM照片；(b)有序结构的晶胞示意图；(c)使用 PanHEA 数据库计算 B2 相形成的
平衡相图[13-15]

Fig.1 Crystal structure and phase diagram of the B2 phase: (a) HR-TEM micrograph of the B2 phase; (b) schematic diagram of the unit
cell of the ordered structure; (c) equilibrium phase diagrams calculated using the PanHEA database[13-15]

传统的面心立方(face-centered cubic, FCC)结构
合金，如奥氏体钢与 FCC 基高熵合金，凭借其优异
的延展性、韧性及加工硬化能力，在航空航天、能源
化工及低温工程等领域占据不可替代的地位[1-8]。 然
而，FCC 结构滑移系多且易于启动的本征特性，导
致此类单相合金的屈服强度普遍偏低。 同时，细晶
强化、位错强化等方法在提升强度时，往往造成塑
性显著下降，难以克服强度-塑性的权衡关系，无法
满足现代高端装备对高强塑积结构材料的苛刻要
求。 为了突破这一局限，引入第二相以构建多相异
质结构已成为提升 FCC 基合金综合力学性能的核
心策略。 在众多强化相中，有序 B2 相(一种简单有
序体心立方结构的金属间化合物)因其独特的结构
与力学特性而备受瞩目，被视为实现强塑性协同提
升的最有效途径之一。

B2 相凭借其高硬度、高模量的本征特性，可作
为有效的承载相，显著提升合金强度。同时，B2相与
FCC 基体之间通常存在显著的晶格失配，形成非共
格或半共格界面。 这种界面失配在基体中诱发高密
度的几何必须位错(geometrically necessary disloca-
tions, GNDs)和弹性应力场，不仅能有效阻碍位错的
滑移与攀移，产生显著的沉淀强化效应，还能在变
形过程中促进背应力强化，从而大幅提升合金的强
度。 此外，由背应力和正向应力之间的相互作用产生
的异质变形诱导(heterogeneous deformation induced,
HDI)强化，不仅能提高合金的屈服强度，还能显著
增强加工硬化能力，从而提高材料延展性。 通过上
述多种机制的协同作用，B2 相成为实现 FCC 合金
优异强塑性匹配的关键组元 [8-10]。 Kim 等 [11]在热轧
奥氏体钢中引入了弥散分布的 NiAl 型 B2 相，借助
其对位错运动的强烈钉扎， 在不牺牲塑性的前提下
显著提升了材料强度。 Liu 等[12]通过在奥氏体高熵

合金中引入 B2相构建双相结构，制备出抗拉强度达
1.7 GPa且伸长率维持在 16.5%的合金，进一步验证
了 B2相在实现强塑性协同提升方面的巨大潜力。

鉴于 B2 相在高性能金属材料设计中的重要地
位， 本文旨在系统综述 FCC合金中 B2相的研究进
展与前沿动态。 主要聚焦于目前 B2 相研究较为集
中的典型体系，包括 FeMnAlC(Ni)系奥氏体低密度
钢、CoCrFeNiAl 系高熵合金、NiCoCrAl 系中熵合金
等。 在这些合金中，B2相通常以 NiAl型、FeAl型或
CoAl型有序金属间化合物形式出现，其析出行为及
对力学性能和腐蚀行为的影响已得到较为系统的研
究。 基于此，本文重点阐述 B2 相的结构特征、成分
设计原则及其在 FCC 基体中的形核机制，并结合微
观变形机制，全面解析其对合金力学性能及腐蚀行
为的影响机理。 希望通过对近年来相关研究成果的
梳理， 为 B2析出强化型 FCC合金的组织设计与性
能优化提供参考。

1 B2相的基本特征
1.1 B2相的晶体结构和成分特点

图 1 展示了 B2 相的微观结构特征、 晶胞有序
排布方式及其形成的热力学条件[13-15]。如图 1a所示，
通过高分辨率透射电子显微镜(high-resolution trans-
mission electron microscopy, HR-TEM)可以观察到B2
相的有序结构特征。图 1b进一步表明，B2相属于典
型的 CsCl型有序体心立方结构，空间群为 Pm-3m[16]，
其晶体学核心特征表现为两种不同的原子分别占据
立方晶格的顶角位置和体心位置， 从而形成长程有
序的超点阵结构。这种高度有序的原子排列赋予 B2
相独特的各向异性特征，使其在[100]、[010]和[001]方
向均表现出优异的力学性能。 通过 PanHEA数据库
计算得到的 AlxCoCrFeNi 高熵合金平衡相图可知
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图 2 NiAl型 B2 相的 EDS分析结果[22]

Fig.2 EDS results of the NiAl-type B2 phase[22]

(图 1c)，B2 相的形成受到合金成分与温度的共同影
响。 随温度降低，Al 在 FCC 相中的溶解度急剧下
降， 逐渐形成各种金属间化合物， 对于Al0.1CoCrFeNi
高熵合金在宽温度范围(645~1 434℃)内保持稳定
的 FCC 相， 随着 Al 含量的升高，Al0.75CoCrFeNi 高
熵合金将会产生 B2 相。 为后续分析 B2 相在 FCC
合金中的形成规律及强化作用提供了热力学依据。

在成分组成上，B2 相的析出主要受热力学驱
动，即依赖于具有强负混合焓的元素配对，典型的
组合包括 Al、Ti、Nb、Ta 与过渡族金属 Ni、Co、Fe
等。 在早期的低密度高铝奥氏体钢研究中，FeAl 型
B2 相常被用作强化相，旨在实现优于钛合金的比
强度，但是这种脆性金属间化合物会严重危害合金
塑性。随着合金设计向多元化和复杂化发展，单一的FeAl
型 B2 相难以满足更高的性能需求。 Kim 等[11,17-18]首
次在 FeMnAlC 系奥氏体钢中引入 Ni元素， 通过
Ni元素进一步调控了 B2相的形态， 使得 B2相在具
有良好强化效果的同时不至于严重损害基体塑性。
研究表明， 由于Ni与Al之间存在更强的化学亲和力，
Ni倾向于优先与 Al结合形成 NiAl型 B2相[19-21]。如
图 2 所示， 能谱分析 (energy-dispersive x-ray spec-
troscopy, EDS) 结果也直观印证了 NiAl 型 B2 相的
元素富集特征[22]。 在多主元合金体系中，B2 相在各
种 FCC合金中并不严格以 NiAl形式存在。例如，在
AlCoNiV体系中，Co 元素能替代 Ni 原子[23]，而在其
他体系中，Cu 也被证实能置换 B2 晶格中的 Ni 原
子[24]。 所以目前 FCC结构合金中 B2相的元素组成

可以概述为(Ni、Fe、Co、Cu)Al 型复合成分。 在新的
合金体系中也可能产生更多的元素替代现象， 而这
种多组分的 B2 相对合金力学性能、 变形机制是否
会产生不同的影响，还有待进一步研究。
1.2 B2相与基体的取向关系

大多数 B2相从 FCC基体中析出， 所以形成后
必然会与基体存在一定的取向关系， 而不同的合金
体系中 B2 相与基体之间的取向关系并不唯一，存
在多种取向关系， 两相之间的晶体学差异导致了异
质相界面的产生。在 B2相析出强化型 FCC合金中，
两相界面通常遵循特定的晶体学取向关系，以实现
界面能的最小化。 报道最多的取向关系是Kurdju-
mov-Sachs (K-S)关系 ，即 (011)FCC// (111)B2， [111]FCC//
[110]B2。Huang等[25]通过 TEM选区电子衍射(selected
area electron diffraction, SAED)证实，在 Co51Cr25Al8-
Fe8Ni8(原子分数，%)高熵合金中，析出的 B2 相与
FCC 基体严格遵循经典的 K-S取向关系。 但 B2 相
与基体的取向关系并不只这一种。 Choudhuri等[26]的
研究发现，经过冷轧与退火处理的 FCC 合金，其基
体中由于形变孪晶及晶界等缺陷的存在 ，B2 相
的析出呈现多重取向特征，分布于孪晶交叉处及
晶界的 B2相保持 K-S关系(图 3a)， 而受孪晶界限制
平行于{111}FCC面析出的 B2 相遵循(011)FCC//(001)B2，
[111]FCC//[110]B2 的 Nishiyama-Wasserman(N-W)关系
(图 3b)， 平行于 {110}FCC形成的 B2相则遵循(001)FCC//
(011)B2，[111]FCC//[110]B2的 Pitsch关系(图 3c)。 这一现
象表明，B2 相与基体的取向关系受到合金内部晶
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图 4 奥氏体相中粗大条带状 B2 相的形成及形貌演化：(a)二次电子图像显示的两相结构；(b) (a)的高倍放大图像[31]

Fig.4 Formation and morphological evolution of the coarse band-like B2 phase in the austenite phase: (a) secondary electron image
showing the two-phase structure; (b) high-magnification image of (a)[31]

图 3 B2 相与基体之间的取向关系：(a) K-S；(b) N-W；(c) Pitsch[26]

Fig.3 Orientation relationships between the B2 phase and the matrix: (a) K-S; (b) N-W; (c) Pitsch[26]

界、孪晶等各种缺陷的影响，打破单一的择优取向，
诱导了多样化取向关系的形成。

2 多形态 B2相的形成
B2 相作为 FCC 合金中的重要强化相， 其形成

机制主要包括液相凝固和固态相变析出两种。 当合
金的奥氏体稳定性较差时，在高温凝固过程中会从
液相中直接形成粗大的条带状 B2相。 相比之下，固
态相变析出的 B2 相则在温度较低的条件下形成。
在固态相变过程中， 由于均匀形核的能垒较高，导
致 B2 相难以在 FCC 基体内部自发形核，其析出行
为表现出显著的异质形核特征。B2相更倾向于在晶
体缺陷处形成，这一过程包括变形引入缺陷与后续
退火处理两个阶段。 冷加工工艺可在合金内部产生
高密度位错及多种界面亚结构， 为 B2 相形核提供
了驱动力与优先形核位点。 退火处理则激活了原子
扩散，完成相变动力学过程[27-28]。 基于形核位置、驱
动力及最终形貌的不同， 目前主要将 B2 相的形成
机制归纳为以下 4类。
2.1 液相凝固形成带状 B2相

在深过冷条件下，B2相可作为初生相直接从液
相中形成，其生长动力学由过冷度控制，表现为生
长速度随过冷度增加而显著提高[29]。 在较低或中等

过冷度条件下，B2 相通常以枝晶形式沿择优晶向快
速生长，从而形成粗大的条带状或枝晶组织 [30]。 在
Al16Cr20Fe10Co30Ni24铸态高熵合金中，粗大的 B2 相与
FCC 基体构成了典型的双相组织，如图 4a 所示，图
4b作为其高倍放大图像， 进一步揭示了带状 B2 相
的微观形貌[31]。
2.2 奥氏体晶界辅助多边形 B2相形核

与液相凝固不同， 固态相变析出的 B2 相在形
核位置、 驱动力及最终形貌上表现出更为多样的特
征。经过再结晶退火或长期时效处理后，由于变形的
不均匀性，退火过程中 B2 相会在不同位置处形成。
局部区域如果优先发生再结晶，B2 相则会在再结晶
的奥氏体晶界处形成，限制晶粒生长；而在粗大的
未再结晶晶粒中，B2 相更倾向于在变形带位置形
核， 抑制进一步再结晶。 再结晶晶界处由于能量较
高，B2 相常以不规则多边形形貌存在。 这一形成
机制主要发生在较低过冷度条件下， 此时高角度
奥氏体晶界因其较高的界面能而成为活跃的形核
位点 [17, 27, 32-34]。 晶界作为快速扩散通道，首先促进了
溶质原子的富集；随后，非共格界面的快速迁移促使
B2相沿晶界迅速扩展并粗化。为降低界面能，其最终
演变为微米级的多边形颗粒[35-37]。如图 5所示，在FCC
高熵合金及 FeMnAlC 系奥氏体钢的再结晶退火组
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图 5 再结晶奥氏体形成的多边形 B2 相：(a)电子背散射衍射(electron backscatter diffraction, EBSD)相图，黑线代表大角度晶界
(θ≥15°)；(b)反极图，FD 代表锻造方向；(c) B2 相的 TEM明场像及对应 SADP[38]

Fig.5 Polygonal B2 phase formed in recrystallized austenite: (a) EBSD phase map, where black lines represent the high-angle grain
boundary (θ≥15°); (b) EBSD inverse pole figure map, where FD denotes the forging direction; (c) TEM bright-field image and

corresponding selected area electron diffraction pattern (SADP) of the B2 phase[38]

图 6 奥氏体晶粒内部变形带/剪切带辅助形核的 B2 相颗粒：(a) TEM暗场显示 B2 沿孪晶界析出，插图中的衍射图样显示 FCC
孪晶(白线)和 B2 相(红线)；(b)沿剪切/变形带形成的 B2 相(红线)以及位于剪切/变形带之间的 B2 相(蓝线)[13, 17]

Fig.6 B2 phase particles nucleated via deformation bands/shear bands within austenite grains: (a) TEM dark-field image showing B2
precipitation along twin boundaries; the inset diffraction pattern indicates FCC twins (white lines) and the B2 phase (red lines); (b) B2

phase formed along shear/deformation bands (red lines) and B2 phase located between these bands (blue lines)[13, 17]

织中，均观察到了此类沿晶界分布的多边形 B2相[38]。
2.3 变形带辅助颗粒状 B2相形核

晶界形核的 B2 相尺寸通常较大， 对塑性有不
利影响。 为克服这一局限，研究者开始关注晶内缺陷
辅助的亚微米级 B2 相形核机制。 在经轧制或锻造
等强塑性变形的合金中，变形带、剪切带及晶内退
火孪晶界等区域储存了极高的应变能与位错密度，
为细小弥散的 B2 相提供了大量晶内形核位点[13, 39]。
若在较低温度或短时间内进行退火，B2 相将优先在
未再结晶区域的高密度位错处形核[17, 38, 40]。此形核过
程的本质在于位错核周围的弹性应力场显著降低
了溶质原子迁移的激活能，促进了元素的扩散与偏
聚[41]。 Dasari 等[13]指出，这种机制促使细长的 B2 相
颗粒沿{111}滑移面呈弥散分布(图 6a)。相较于晶界
辅助形核，变形带辅助形核所生成的 B2 相尺寸更
为细小(图 6b)，并且均匀分布在部分再结晶晶粒内
部，对于钉扎位错、抑制再结晶及提升合金强度具
有关键作用[17]。

2.4 κ-碳化物辅助纳米针状 B2相形核
传统固态析出的 B2 相往往依赖于晶界和位错

等缺陷形成， 近期有学者提出了一种利用第二相辅
助形核的新策略，即引入纳米 κ-碳化物，在晶内诱
导纳米级 B2相异质形核[42]。 该过程的相变序列遵循：
固溶体(Ss)→κ-碳化物→B2相[43]。 κ-碳化物的优先
析出， 会导致 Fe、Mn、Al、C 元素的富集，Ni 元素则
会被排斥至相界面附近的奥氏体基体中， 从而在界
面区域形成局部 Ni 元素富集[18, 44-45]。 这种成分变化
显著降低了 B2 相的形核势垒， 进而诱导纳米针状
B2 相在 κ-碳化物界面处异质形核，从而构建“κ-碳
化物 -B2 相”复合强化结构(图 7)[18]。 这种第二相辅
助纳米针状 B2 相的形核机制为设计超细晶、 高密
度的 B2 相强化结构提供了全新的思路。 与前面 3
种尺寸较大的 B2 相比，高密度的纳米级 B2 相能产
生显著的析出强化效果， 使合金具有更优异的力学
性能。

综上， 液相凝固形成的粗大 B2 相形成受合金
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图 7 奥氏体晶粒内部 κ-碳化物辅助形核的纳米针状 B2 相：(a)退火态试样的 EBSD 相图；(b)退火态试样的 SEM像(B2 相以
明亮颗粒形式存在)[18]

Fig.7 Nanoneedle-like B2 phase nucleated via intragranular κ-carbides: (a) EBSD phase map of the annealed sample; (b) SEM image
of the annealed sample (B2 phase appears as bright particles)[18]

图 8 不同形态 B2 相 /FCC 基体界面处的位错堆积：(a)带状 B2 与 FCC 基体界面处位错堆积的 TEM明场像；(b)终止于带状
B2 界面的交错堆垛层错网络，插图中的 SADP证实了堆垛层错的存在；(c, d) 分别在应变为 2%和 7%时，在奥氏体基体中多边

形 B2 相界面处观察到的位错堆积[31, 36]

Fig.8 Dislocation accumulation at B2/FCC interfaces with different morphologies: (a) TEM bright-field image of dislocation pile-ups
at the interface between band-like B2 and the FCC matrix; (b) interlaced stacking fault networks terminating at the band-like B2
interface, with stacking faults confirmed by the inset SADP; (c, d) dislocation pile-ups observed at the interface of polygonal B2

particles within the austenite matrix under strains of 2% and 7%, respectively[31, 36]

组分和冷却条件影响； 固态相变析出的 B2 相通过
异质形核在晶界、变形带、第二相界面等缺陷处形
成，其表现出从微米级到亚微米级再到纳米级的尺
寸演变。 这表明可通过优化热处理条件和引入不同
缺陷，对 B2 相尺寸、形态和分布进行精准调控，从
而实现高性能 FCC合金设计。

3 B2相对 FCC合金力学性能的影响
机制
B2 相的形态、 尺寸和成分对 FCC 合金的力学

性能具有重要调控作用。 因此，明确不同特征的 B2
相与位错和形变孪晶的不同相互作用，有助于理解
其对 FCC合金力学性能的影响机制。

3.1 带状 B2相和多边形 B2相
3.1.1 B2相对强度的影响

连续或半连续条带状 B2 相往往沿晶界分布，
因其与 FCC基体之间的弹性模量差异及晶格错配，
在外部载荷作用下会产生不均匀变形。 软质的 FCC
基体率先塑性变形，硬质 B2相对基体变形施加约束，
这种约束迫使界面处产生 GNDs 塞积，用以协调变
形，从而诱发强烈的背应力场，产生 HDI强化，显著
提升合金的屈服强度[46-50]。 例如，在 Fe8Al17V6(原子分
数，%) 合金中，HDI应力对屈服强度的贡献率超过
55%，如图 8a和 b所示，在带状 B2 相与基体界面处
可以观察到明显的位错堆积， 甚至在界面处诱发了
交错的堆垛层错网络， 充分证明了带状 B2 相的强
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图 9 B2 相促进 FCC 基体中的纳米孪晶形核：(a) 77 K 变形后，在 B2 相附近观察到了孪晶；(b) 298 K拉伸变形样品在 B2 相附
近也显示出纳米层状孪晶[53]

Fig.9 B2 phase-promoted nucleation of nanotwins in the FCC matrix: (a) twins observed in the vicinity of the B2 phase after
77 K deformation; (b) the 298 K tensile deformed sample also shows nanolamellar twins close to the B2 phase[53]

图 10 Orowan 绕过机制：(a)位错切过和 Orowan 绕过机制示意图；(b)位错在 B2 相/奥氏体界面处弯曲[11,56]

Fig.10 Orowan bypassing mechanism: (a) schematic illustration of dislocation shearing and Orowan bypassing mechanisms;
(b) dislocation bowing at the B2 phase/austenite interface[11,56]

HDI强化效应[31]。 此外，图 8c和 d表明，位于再结晶
晶界处的多边形 B2 相同样遵循相同机制， 其与基
体的变形能力失配会导致界面处应力集中。 通过对
不同应变阶段的观察发现，随变形量增加(由 2%增
至 7%)，多边形 B2 相界面处均观察到位错堆积，不
仅直接阻碍位错滑移与晶界迁移， 还通过促进位错增
殖与背应力的累积，协同提升了材料的流变应力[36]。
3.1.2 B2相对塑性的影响

传统 NiAl 型 B2 相由于高化学有序能及高反
相畴界(antiphase boundary, APB)能，通常表现出本
征脆性，易在变形早期萌生裂纹。 然而，通过多元合
金化设计(如 FeNiCoAlTa 体系)可显著降低其有序
能，诱导基体位错穿越非共格界面，进入 B2相内部，
并在其中发生滑移与增殖，而非引发裂纹，有效弛豫
界面应力，从源头上抑制微裂纹的形核[51]。 即使 B2
相内部或界面萌生微裂纹， 其扩展至 FCC/B2 相界
面时会被有效钝化，难以继续扩展为主裂纹[52]。特别
是在 77 K低温环境下，基体强韧性的同步提升显著
增强了其对 B2 相微裂纹的钝化能力， 赋予材料优
异的损伤容限。

此外，硬质 B2 相与 FCC 基体之间的变形不协
调会在相界附近诱发局部应力集中， 从而使局部区

域更容易优先达到堆垛层错和形变孪晶形核所需的
临界分切应力条件，促进中低层错能 FCC 基体中孪
生诱导塑性(twinning-induced plasticity, TWIP)机制
的广泛激活。 图 9a和 b的透射电镜观察表明，低温变
形过程中，B2 相附近的纳米孪晶间距在 20~200 nm
之间，而室温下孪晶间距可达 50~400 nm[53]。 高密度
的纳米孪晶通过持续分割奥氏体晶粒引发“动态霍
尔-佩奇效应”，即有效晶粒尺寸在变形中不断细化，
从而在提升强度的同时， 维持甚至增强了材料的加
工硬化能力与塑性。这种变形过程中，微观组织的动
态细化是合金在屈服强度达到 1.1 GPa乃至更高水平
时，仍能在低温和室温下分别保持 38%和 34%高伸
长率的核心原因。
3.2 晶内 B2相颗粒和纳米针状 B2相
3.2.1 B2相对强度的影响

弥散分布于 FCC晶内的细小 B2相颗粒通常表
现为不可剪切的硬质第二相。 由于 FCC 基体与 B2
相之间的应变不相容性，在塑性变形初期，位错、孪
晶等缺陷难以穿过这些硬质相， 主要通过奥罗万
(Orowan)绕过机制实现强化[13, 36-37, 43, 54-55]，其原理如图
10a所示[11]。在该机制中，塑性变形首先在 FCC基体
中发生， 位错亚结构的倍增和重排导致位错密度大
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图 11 B2 相 /FCC 基体高界面失配度增强 Orowan 强化：(a) TEM明场像显示了 FCC 中 B2 相的形貌，插图为 FCC 基体与 B2
相之间的 K-S取向关系；(b) HR-TEM图像显示 FCC 基体与 B2 相之间的界面结构，晶格失配度约为 3.19%；(c)工程应力-应变

曲线表明，含双 B2 纳米析出相的样品较完全再结晶且无纳米析出相样品具有更高强度[57]

Fig.11 Enhanced Orowan strengthening due to high interfacial mismatch between the B2 phase and FCC matrix: (a) bright-field TEM
image showing B2 phase morphology in FCC and the K-S orientation relationship between FCC and B2 phase from inset; (b) HR-TEM

image showing the interface structure between FCC matrix and B2 phase with misfit of 3.19%; (c) engineering stress-strain curves
indicating that the sample containing dual B2 nanoprecipitates exhibits higher strength compared to the fully recrystallized sample

without nanoprecipitates[57]

幅增加， 运动位错在遇到不可穿透的 B2 相颗粒时
发生弯曲和弓出现象(图 10b)[56]。 随着位错密度的累
积，在颗粒周围形成闭合的 Orowan 位错环，原始位
错线则继续向前运动。这些 Orowan位错环在 B2相
周围产生反向应力场，阻碍后续位错运动，从而提供
显著的加工硬化与析出强化贡献。

B2 相与 FCC 基体之间的高晶格错配度进一步
增强了 Orowan强化效果。在 FeNiCrAlMn系合金中，
TEM 明场像清晰地展示了 FCC 基体中 B2 相的形
貌(图 11a)。 进一步表征发现，该合金中 B2相与FCC
基体的界面错配度约为 3.19%(图 11b)，显著高于
其在 BCC基体中的 0.19%。 该合金中 B2相主导的
Orowan强化与高密度位错强化共同作用，使其屈服
强度达到 1 356 MPa(图 11c)[57]。

B2 相通过 Orowan 机制阻碍位错运动产生强
化应力，其强度通过下式计算[58]：

ΔσOrowan=M 0.4Gb
π(1-υ)1/2

Ln 2r�
b( )

λ (1)

式中，M 为平均取向因子，FCC 基合金取向因子一

般为 3.06[59]；柏氏矢量 b= 12 <110>；G 为剪切模量；υ

为泊松比；r�为随机平面中球状析出相圆形截面的

平均半径，r�= 2
3■ r，其中 r 为析出相的平均半径；λ

为析出相之间的平均间距。
由于析出相之间的平均间距对于一些分布不均

匀的析出相统计起来存在一定困难， 于是为了更准
确地计算析出相提供的强度贡献，可通过析出相体积
分数来间接计算，与体积分数之间的关系如下[60]：

λ=2r� π
4f■ -( )1 (2)

式中，f为析出物的体积分数。
3.2.2 B2相对塑性的影响

近期研究突破了 B2 相通常为不可剪切颗粒的
传统认知，发现在特定高应力条件下，位错可直接切
过 B2相，从而实现强塑性的协同提升。 Wang等[61]通
过在基体中引入高密度的局部化学有序区， 并结合
多主元固溶强化， 将基体的位错滑移摩擦应力提升
至 1 GPa以上。在此高应力驱动下，位错得以切过尺
寸达 195 nm的 B2颗粒，如图 12所示。 切过过程表
现为：全位错在基体中沿{111}面滑移，传播至 B2
相中沿{011}B2面继续滑移，形成界面台阶并逐步切
穿颗粒。 这种切过模式避免了 Orowan 位错环引起
的界面应力集中与开裂，同时释放了局部应力，协同
促进了基体的孪生变形， 从而实现了强度与均匀伸
长率的同步提升。
3.3 不同成分的 B2相对力学性能的影响

B2 相自身的化学成分同样显著影响合金的强
化效果与塑性响应。 B2型金属间化合物具有 CsCl型
立方有序结构 ，FeAl、NiAl、CoAl 是常见的组分形
式。这种多组分的 B2相成分差异直接影响晶格排布、
位错运动特性与键合方式， 从而对合金的力学性能
产生不同影响。FeAl型 B2相最早被用于FeMnAlC轻
质钢的强度提升， 相较于传统晶界析出强化低密度
钢，B2 相的引入使得屈服强度和抗拉强度分别由
768 和 1 100 MPa 提高至 954 和 1 337 MPa[36]，这种
脆性金属间化合物 B2 相， 虽然会提供高的强化
效果，但严重损害了材料的塑性。 为充分发挥 B2相
的优势，Kim 等 [11]在轻质钢中添加了 Ni元素。 NiAl
型B2相的形成， 既发挥了 B2 相的强化作用又缓
解其脆性危害， 最终实现了超 1 GPa的屈服强度兼
148 MPa·g-1·cm3的比屈服强度。当 Co替代 Ni原子
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图 12 B2 相在特定条件下发生位错切过现象：(a)低角环形暗场扫描透射电子显微镜图像显示在 10%应变下位错切过的 B2
相；(b)沿[101]γ晶带轴的 B2 相和奥氏体基体的叠加 SAED 图；(c)奥氏体基体与 B2 相界面的高角环形暗场扫描透射电子显微

镜图像[61]

Fig.12 Dislocation shearing of the B2 phase under specific conditions: (a) low-angle annular dark-field scanning transmission electron
microscopy image showing B2 phase sheared by dislocations at 10% strain; (b) superimposed SAED pattern of the B2 phase and

austenitic matrix along the [101]γ zone axis; (c) high-angle annular dark-field scanning transmission electron microscopy image of the
interface between the austenite matrix and the B2 phase[61]

时，B2 相的稳定性和耐高温性能得到了进一步优
化。 CoAl型 B2相通常在高温条件下表现出优异的
抗蠕变能力，使其在高温合金中展现出重要应用潜力。
例如， 含 CoAl型 B2相的 Co70Al20C10合金在 1 273 K
下的高温强度达 340 MPa， 远超 FeAl 或 NiAl 型强
化合金[23]。 综上所述，通过精确调控 B2相的化学成
分，能够优化其位错阻碍机制与断裂行为，从而实现
FCC合金力学性能的定制化设计。

综上， 带状及多边形 B2 相具备一定的可变形
性，但其与软的 FCC 基体之间变形不协调，在相界
面附近的 FCC 基体内诱导 GNDs 累积并产生 HDI
强化，且两相界面处的应力集中可进一步激活 FCC
基体中的 TWIP效应； 晶内颗粒/针状 B2 相则通常
以不可剪切特征通过 Orowan 机制主导强化， 但在
高应力条件下也可被位错切过；此外，优化 B2 相成
分能够降低其本征脆性与调节位错运动特性， 进而
调控 FCC合金的强度-塑性匹配。

4 B2相对 FCC合金腐蚀行为的影响
机制
B2 相在提升 FCC 合金力学性能的同时， 对其

腐蚀性能的影响也不容忽视。 尽管 B2 相的引入能
显著强化基体， 但其独特的成分与结构往往成为腐
蚀发生的敏感源。 深入理解 B2 相对腐蚀行为的影
响机制， 对于开发兼具高强韧与耐蚀性的合金具有
重要意义。
4.1 B2相对耐蚀性能的不利影响

B2 相与 FCC 基体之间显著的成分差异是导致
耐蚀性下降的根本原因。B2相通常富集 Ni、Al元素
而贫化 Cr元素，这种元素分配引发了两方面的负面

效应。一方面，Cr元素的贫化阻碍了 B2相表面形成
连续致密的 Cr2O3保护膜， 如图 13a 对钝化膜成分
的分析所示[62]。随着合金成分演变，钝化膜中不同价
态元素的相对组成发生改变，富 Al 的 B2 相倾向于
生成以 Al2Od为主的氧化物膜。 与致密的 Cr2O3相比，
Al2O3膜层结构较为疏松多孔，在含 Cl- 等侵蚀性介
质中稳定性较差，极易发生局部击穿，导致相界处成
为钝化膜的薄弱环节与点蚀形核的优先位点[63-64]。另
一方面， 两相间的成分差异建立了明显的伏特电位
差，驱动微电偶腐蚀的发生[65]。通过对合金表面形貌
及接触电位差的表征(图 13b)可以清晰观察到[66]，细
片层区域存在明显的伏特电位差， 这种电位差是微
电偶腐蚀的驱动力。通常 B2相作为阴极，FCC基体
作为阳极，加速了基体的局部阳极溶解，这一微电偶
腐蚀演化过程如图 13c 所示[66]。 研究表明，随着 B2
相体积分数的增加，钝化膜中 Al2O3比例上升，缺陷
密度增大，导致腐蚀电流密度升高，击穿电位下降，
显著削弱了材料的整体耐蚀性 [67-68]。 因此，降低 B2
相对 FCC合金耐蚀性的负面影响，成为设计与制备
高性能合金的关键任务。
4.2 调控 B2相的尺寸与成分抑制腐蚀

合金元素、 晶体结构及相界面特征是影响合金
整体耐蚀性的关键因素[69]。 针对 B2 相与 FCC 基体
之间成分差异引发的腐蚀问题， 利用热处理手段调
控 B2 相的尺寸与成分， 被证明是提升合金耐蚀性
的有力手段。其核心机制在于促进元素扩散来减小
两相间的伏特电位差[70]。 在 FeMnAlCNi 低密度钢
中， 扫描开尔文探针力显微镜测试揭示了奥氏体基
体的伏特电位低于 B2 相， 表明奥氏体作为阳极相
可能会优先溶解，如图 14 所示[71]。 在 2 min 退火处
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图 13 B2 相的微电偶腐蚀：(a)在 Cu0 和 Cu0.4 合金上形成的钝化膜中，不同价态元素的相对组成；(b) Ni1.7与 Ni2.1合金的二维
表面形貌图、细片层区域的接触电位差分布图，以及接触电位差分布的线剖面图；(c) AlCrFeNi3Cux高熵合金在 3.5%(质量分数)

NaCl 溶液中的腐蚀机理示意图[62,66]

Fig.13 Micro-galvanic corrosion of the B2 phase: (a) the relative composition of elements with different valence states in the passive
films formed on Cu0 and Cu0.4 alloys; (b) the 2d surface topography, VCPD maps in the area of the fine sheet layer, and line profiles
of VCPD maps of Ni1.7 and Ni2.1 alloys; (c) schematic illustration of the corrosion mechanism of AlCrFeNi3Cux high-entropy alloys in

3.5 wt.% NaCl solution[62,66]

理后，B2 相呈现出宽约 12.4 μm 的粗大条带状，当
退火时间延长至 15 min， 带状 B2 相逐步分解为尺
寸约 1.78 μm的细小颗粒。B2相和基体之间的伏特
电位差随着退火时间的延长而减小， 条带 B2 相与
基体之间的电位差为 51 mV，B2 颗粒与奥氏体之间
的电位差仅为 15 mV， 电位差的急剧减小是由 B2
相和基体之间 Ni 与 Al 的含量差异减小所导致的，
通常，由于微电偶腐蚀效应，伏特电位的差异会导致
优先溶解，采用热处理手段使得元素充分扩散，显著
降低了两相成分差异， 减弱了微电偶腐蚀的热力学
驱动力。 弥散分布的颗粒状 B2 相有效减小了局部
连续的阴极面积，避免了腐蚀位点的集中化。 因此，
B2相从粗大带状向弥散颗粒状的形态演变，通过降
低电位差、分散腐蚀位点，减缓了阳极溶解速率，最
终实现合金腐蚀性能的全面改善。
4.3 调控 B2相结构与析出相分布抑制腐蚀

除了对 B2 相的尺寸与成分调控外， 改变其内
部的缺陷和析出，为进一步提升含 B2 相的 FCC 合
金耐蚀性提供了新思路。 近期有研究者通过调控热
力学加工工艺，在合金内部引入高密度的位错、亚晶
界、形变孪晶等缺陷。 即便 B2相自身存在一定的腐
蚀倾向， 加工态合金存在的大量缺陷为 Cr、Al 等钝
化元素的迁移提供了快速扩散通道。 当 B2 相表面

的钝化膜发生破损时， 这些扩散通道会驱动耐蚀元
素向损伤区富集，促进钝化膜的快速再形核。 此外，
B2相内部析出了细小的富 FeCr 相颗粒， 有利于材
料表面生成更加致密、稳定的 Cr2O3氧化膜。 这种基
于缺陷位点形成的瞬时形核机制， 使修复膜能迅速
生长为连续、致密的结构，且与原始钝化膜的保护性
能相当， 实现高效自修复， 有效抑制点蚀的纵深扩
展。 通过对比合金在 3.5%NaCl(质量分数)溶液中的
腐蚀过程(图 15)可以发现，相较于极易发生局部腐
蚀破坏的铸态高熵合金(图 15b)，加工态合金由于钝
化膜的快速修复能力，表面保持了更好的完整性(图
15a)[72]。 这种微观结构的异质化设计在兼顾强度与
韧性的同时， 更在复杂腐蚀环境中赋予了材料优越
的自修复能力与耐蚀稳定性。

综上，B2 相对 FCC 合金腐蚀性能的不利影响
主要源于其与基体的成分差异。 一方面，B2 相富集
Ni、Al 而贫 Cr， 使其表面难以形成致密的 Cr2O3保
护膜；另一方面，两相间的元素分配差异会形成电位
差，诱发微电偶腐蚀。 针对上述问题，通过减小 B2
相的尺寸降低局部阴极面积， 缩小其与基体的成分
差异，从而减弱相间微电偶腐蚀；通过在 B2 相中引
入缺陷与析出相， 提升其表面钝化膜的稳定性及自
修复能力。 总之，含 B2 相 FCC 合金的设计关键在
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图 14 FeMnAlCNi 系低密度钢中 B2 相形态调控对相界面伏特电位的影响：(a~c) 条带 B2 相；(d~f)细条带 B2 相；(g~i)弥散 B2
相颗粒对应的表面高度和伏特电位分布[71]

Fig.14 Effect of B2 phase morphology control on the phase interface Volta potential in FeMnAlCNi-based low-density steels:
(a~c) lath B2 phase; (d~f) fine lath B2 phase; (g~i) dispersed B2 particles, showing the corresponding surface height and Volta

potential distribution[71]

图 15 合金在 3.5%NaCl 溶液中腐蚀过程：(a)热力学加工态高熵合金；(b)铸态高熵合金[72]

Fig.15 Schematic diagram of corrosion process of alloys in 3.5 wt.% NaCl solution: (a) thermomechanically treated high-entropy
alloys; (b) as-cast high-entropy alloys[72]
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于协调其力学性能与耐蚀性能， 而非单一追求 B2
相的强化效应。

5 总结与展望

5.1 总结
系统综述了 B2 相在 FCC 合金中的基本特征

与形成机制，及其对力学性能与腐蚀行为的影响规
律。 B2 相的形成元素主要包括 Ni、Al、Fe、Co、Ti、
Cu，其与 FCC 基体之间形成 K-S、N-W 或 Pitsch 等
取向关系。 液相凝固形成的带状 B2 相形成受合金
组分和过冷度影响；固态相变析出的 B2 相在晶界、
晶内变形带和第二相界面处异质形核，其表现出从
微米级到亚微米级再到纳米级的尺寸演变。B2相对
合金性能的影响受其形态、尺寸与成分协同控制：沿
晶界分布的粗大 B2 相对合金的强化效果有限，且
容易引发塑性损伤与局部腐蚀；晶内弥散分布的 B2
相颗粒则更有利于实现强塑协同，并可通过热处理
工艺调节其与基体的成分差异，降低两相间的电位
差从而改善耐蚀性； 合金成分通过调控 B2 相的化
学有序能和 APB能，进一步影响其变形能力及与基
体之间的元素分配，从而决定合金的强韧化效果和
钝化膜稳定性。 尽管 B2相强化为 FCC合金强韧性
和耐蚀性的协同提升提供了重要途径，但对其作用
机制的理解尚未完全明确。
5.2 展望

未来还需开展更深入的研究工作以推动该领域
的发展，主要研究方向列举如下。

(1)可围绕 Ni、Fe、Co、Al、Ti、Ta、Cu 等关键元素
的替代与配比展开系统设计，重点关注不同元素对
B2 相有序能和 APB 能的影响。 通过降低 B2 相本
征脆性、改善其与 FCC 基体之间的界面变形协调能
力，有望在保持合金高强度的同时缓解界面应力集
中，降低裂纹萌生风险。

(2)细小且均匀分布的晶内 B2 相更有利于强塑
协同。 可借鉴“第二相界面辅助形核”思路，进一步
探索其他第二相或短程有序结构对 B2 相异质形核
的促进作用，从而构建高密度、纳米尺度、晶内弥散
分布的 B2析出相。

(3)在耐蚀性方面，应重点关注 B2相与FCC 基体
之间的元素再分配及相间电位差调控，通过成分微
调和组织优化， 提高 B2 相表面钝化膜稳定性与再
生能力。

(4)由于 B2 相对强度、塑性和耐蚀性的影响具
有明显的成分-结构耦合特征，可结合第一性原理、
相场模拟与机器学习等方法， 科学设计 B2 相的化

学成分与结构特征， 揭示和利用更多的强韧化和耐
蚀机制，进一步提升 FCC 合金强度、塑韧性、耐蚀性
搭配， 筛选兼具高强、 高塑和高耐蚀潜力的合金体
系，推动 B2 强化型 FCC 合金从经验试错走向高效
智能设计。
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