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摘 要：亚共晶 FCC/B2 双相高熵合金在高温下易受组织非均匀性和相间变形失配的共同制约，难以兼顾强度与

塑性。本文采用冷轧预应变结合中温时效处理，研究了 Ni60Cr10Fe9.9Al18Mo2C0.1亚共晶高熵合金的时效响应、L12析出行为

及 800℃拉伸性能。结果表明，15%和 30%预应变试样均在 700℃下表现出明显时效硬化响应，其中 30%预应变试样具
有更高的峰值硬度。 TEM 结果表明，预应变时效后 FCC 基体内形成 L12 有序析出相；15%预应变时效态合金中 L12

析出相平均尺寸为(9.17±0.13) nm，而 30%预应变时效态合金中 L12析出相明显粗化，平均尺寸增加至(44.60±0.43) nm。

800℃拉伸结果表明，预应变时效可提高合金屈服强度，但显著降低伸长率。 15%预应变时效态合金的屈服强度提高至
约 743 MPa，但伸长率降至约 4.7%；当预应变量增加至 30%时，强度提升有限，而伸长率进一步降至约 1.5%。 断口分析

表明，FCC 基体强化后，其高温变形协调和裂纹钝化能力下降，裂纹更易由 B2 相及 FCC/B2 相界向 FCC 基体扩展。 因

此，直接对铸态合金实施预应变时效虽然能够提高 800℃屈服强度，但难以实现强度与塑性的协同优化。
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Tailoring the Tensile Properties at 800 ℃ of a Ni60Cr10Fe9.9Al18Mo2C0.1
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Abstract： Hypoeutectic FCC/B2 dual-phase high-entropy alloys often suffer from microstructural heterogeneity and
deformation incompatibility between their constituent phases at elevated temperatures, making it difficult to balance strength
and ductility. In this work, cold-rolling pre-strain followed by intermediate-temperature aging was applied to a Ni60Cr10Fe9.9-
Al18Mo2C0.1 hypoeutectic high-entropy alloy to investigate its aging response, L12 precipitation behavior, and tensile
properties at 800 ℃ . Both the 15% and 30% pre-strained samples show pronounced age-hardening responses at 700 ℃ ,
with the 30% pre-strained sample reaching a higher peak hardness. TEM results confirmed the formation of L12 ordered
precipitates in the FCC matrix after pre-strain aging. The average size of the L12 precipitates is (9.17±0.13) nm in the 15%
pre-strain-aged alloy, whereas it increases markedly to (44.60±0.43) nm in the 30% pre-strain-aged alloy. Tensile tests at
800 ℃ reveals that pre-strain aging increases the yield strength but substantially reduces the elongation. The 15%
pre-strain-aged alloy has a yield strength of approximately 743 MPa, but its elongation decreases to approximately 4.7%.
When the pre-strain is increased to 30% , the further strength improvement is limited, whereas the elongation further
decreases to approximately 1.5% . Fracture analysis indicates that strengthening of the FCC matrix reduces its
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high-temperature deformation compatibility and crack-blunting capability, making cracks more likely to propagate from the
B2 phase and FCC/B2 interfaces into the FCC matrix. Therefore, direct pre-strain aging of the as-cast alloy can increase the
yield strength at 800 ℃ but is ineffective at achieving a synergistic improvement in strength and ductility.
Key words： hypoeutectic high-entropy alloy; pre-strain aging; L12 precipitation; microstructure; high-temperature
mechanical properties

高熵合金因多主元组元设计带来的复杂相稳
定性、显著固溶强化及迟滞扩散效应，在高温结构
材料领域拥有重要研究与应用价值[1-3]。 与单相高熵
合金相比，双相高熵合金可通过软硬相协同承载获
得更好的强塑匹配，其中 FCC/B2体系尤受关注。通
常，FCC 相提供塑性变形能力，B2 相及其相关有序
结构提供强度储备；当两相比例、尺度及相界状态
得到合理调控时，材料有望在较宽温区内获得较优
综合力学性能[4-7]。

对于以铸态组织为基础的亚共晶 FCC/B2 双相
高熵合金，其高温力学性能常受组织非均匀性和相
间变形失配的共同制约。 该类合金通常由初生枝晶
和枝间共晶区域组成，不同区域在相组成、强化状
态和局部塑性能力上存在明显差异，易在外载作用
下产生应变集中。 同时，B2相及 FCC/B2相界附近往
往是损伤敏感区域，在中高温拉伸过程中，裂纹易在
这些区域萌生并沿局部脆弱路径扩展[8-9]。 因此，这
类合金的性能瓶颈并不只在于强度水平，更在于强
化与变形协调之间的平衡不足。

预应变-时效是一种典型热机械处理路径，可
同时调控位错结构与析出行为。 预应变能够提高位错
密度并引入储能，为后续析出提供优先形核位置和
快速扩散通道[10-11]；时效处理则可进一步调节有序析
出相的尺寸、 分布和基体强化程度[12]。 对于FCC/B2
双相高熵合金， 该工艺有望提升 FCC相承载能力，
并改变相间应力分配。 然而，FCC 相在该类合金中
不仅承担承载作用，也承担塑性协调、应力释放和
裂纹钝化作用。若预应变时效导致 FCC基体强化过
度，其高温塑性协调能力可能下降，从而使裂纹更
容易由 B2 相或 FCC/B2 相界向 FCC 基体扩展。 因
此，预应变时效对该类合金高温性能的影响并非简
单取决于硬度或强度提升，还需结合 L12析出行为、
基体强化程度和断裂路径综合分析。

基于此， 本文以 Ni60Cr10Fe9.9Al18Mo2C0.1 亚共晶
高熵合金为研究对象，采用冷轧预应变结合中温时
效处理，研究预应变时效对其时效响应、L12析出行
为、显微组织及 800℃拉伸性能的影响。 重点讨论
FCC 基体强化、L12析出相尺寸演化、相间变形协调
及裂纹扩展路径之间的关联， 为亚共晶 FCC/B2 双
相高熵合金热机械处理工艺优化提供参考。

1 实验材料与方法

研究对象为 Ni60Cr10Fe9.9Al18Mo2C0.1(原子分数)亚
共晶高熵合金。采用真空非自耗电弧熔炼制备，在高
纯氩气保护下熔炼， 并采用钛锭吸气以降低残余氧
含量。为提高成分均匀性，合金锭翻面重熔 6次后浇
注于水冷铜模，获得铸态试样。合金相组成演化趋势
及潜在析出类型通过 JMatPro v7.0 软件进行热力学
计算。

在铸态试样基础上，通过冷轧分别引入 15%和
30%预应变，记为 PS15和 PS30。 预应变后试样分别
在 700、750和 800℃下进行不同时长时效处理并水
冷，结合显微硬度测试获得时效时间-硬度曲线，以
分析后续试验所采用的时效制度。 并进行组织观察
和力学性能测试。 为便于比较，全文将铸态、直接时
效态、15%预应变时效态和 30%预应变时效态分别
记为 AC、PS0-A、PS15-A和 PS30-A。

显微组织采用 TESCAN MIRA3 扫描电子显微
镜(SEM)进行观察，透射样品经机械减薄后采用离
子减薄方法制备，并使用 FEI F200 Talos 透射电子显
微镜(TEM)进行表征。 显微硬度采用 Time Group维
氏硬度计测试，采用维氏压头，载荷为 1 000 g，保载
时间为 15 s。 高温拉伸试验采用 TSMT EM6.504 万
能试验机进行， 试验温度为 800℃， 测试气氛为空
气。 样品标距段长度 20 mm，应变速率为 1×10-3 s-1。
拉伸断裂后， 使用上述扫描电子显微镜对断口及断
口纵截面进行观察，用于分析裂纹萌生与扩展特征。

2 实验结果及讨论

2.1 相图分析及工艺设计依据
图 1 为该合金的相摩尔分数随温度变化曲线。

结果表明，在 1 200℃以下，合金主要由 FCC、L12和
NiAl型 B2相组成；随着温度进一步降低，还可能析
出 M23C6型碳化物、μ相以及 Laves相。 合金组织演
化可能同时涉及有序相析出、 碳化物形成及局部成
分再分配， 这些过程将共同影响相界邻域组织状态
与变形协调性。需要强调的是，热力学相图反映平衡
趋势， 实际析出路径还受到动力学过程与缺陷结构
的制约。

从热处理窗口看，700~800 ℃兼具一定扩散能
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力和组织稳定性。 一方面，该温区能够促进有序析出
相演化，从而改变 FCC相强化水平；另一方面，该温
区通常不足以引起铸态枝晶形貌的明显重构，便于
在相同宏观组织基础上比较不同预应变条件下的
析出行为和力学响应。 因此，本文选取 700~800℃
开展时效制度筛选，并以 800℃拉伸评价高温力学
性能。
2.2 时效响应行为

图 2 给出了不同预应变量试样在 700、750 和
800℃下的时效时间-硬度曲线。 总体来看，不论预
应变量为 15%还是 30%，试样均在 700℃下表现出
最明显的时效硬化响应，其硬度水平整体高于 750
和 800℃条件，说明在本研究中，700℃更有利于强
化效应的建立。该现象反映了析出强化与回复软化之
间的竞争关系。 在 700℃下，溶质扩散足以驱动 L12

等有序析出相演化，而预应变引入的缺陷结构仍能较
大程度保留，因此析出强化与位错强化能够共同提
高硬度；当时效温度升高至 750 或 800 ℃时，虽然
扩散过程加快， 但位错回复和析出相粗化也同步增
强，从而削弱净强化增量。 因此，700℃更接近该合金
强化效应与组织稳定性之间的平衡温度。

其中，15%预应变合金在 700℃时效 12 h 后达
到峰值硬度，约为 396 HV；30%预应变合金在相同条

件下的峰值硬度约为 410 HV。较高预应变对应更高
峰值硬度，说明预应变引入的缺陷结构能够增强时
效响应。 这主要是因为较高位错密度不仅为析出提
供了优先形核位置，也为短程扩散提供了快速通道，
从而促进 FCC 基体强化。 基于此，本文选取 700℃
/12 h 作为后续组织观察和力学性能评价的时效
制度。

需要指出的是，峰值硬度提高并不等同于800℃
强塑性的同步提升。 对于 FCC/B2 双相高熵合金而
言，高温拉伸性能不仅取决于 FCC 基体强度，还与
FCC 相、B2 相及 FCC/B2 相界之间的变形协调和损
伤演化密切相关。 若 FCC 基体强化程度过高，其塑
性变形、应力释放和裂纹钝化能力可能下降。 因此，
预应变时效对高温性能的影响仍需结合 L12析出行
为、拉伸性能和断裂特征进一步分析。
2.3 预应变时效后的显微组织特征

图 3为 15%预应变和 30%预应变样品经 700℃
/12 h 时效后的显微组织。 低倍组织观察表明，两种
状态均保留了铸态枝晶组织特征， 整体形貌与铸态
相近， 说明该时效制度未引起宏观组织形貌的明显
重构， 组织演化主要体现在变形亚结构和析出特征
上。进一步观察可见，30%预应变时效态合金中 FCC
相内的变形痕迹更为明显， 尤其在 FCC/L12共晶区
域更为突出，表明较高预应变在 FCC 相中引入了更
多变形缺陷； 相比之下，15%预应变时效态合金中
FCC相内变形痕迹相对较弱。在 FCC/B2相界附近，
两种状态下 B2 相内网篮状 L12析出特征差异不明
显，说明该区域对预应变量变化的响应相对有限。相
比之下，FCC 基体内析出相对预应变量更加敏感，
30%预应变时效态合金中 FCC 基体内析出相尺寸
明显大于 15%预应变时效态合金。

为进一步验证 FCC 基体内析出相的晶体结构
并定量分析其尺寸特征，对 PS15-A 和 PS30-A 合金
进行了 TEM表征，如图 4所示。 两种预应变时效态

图 1 合金的相摩尔分数随温度变化曲线
Fig.1 Variation in the phase mole fraction with temperature for

the investigated alloy

图 2 不同预应变量合金在不同温度下的时效时间-硬度曲线：(a) 700℃; (b) 750℃; (c) 800℃
Fig.2 Aging time-hardness curves of alloys with different pre-strains at different temperatures: (a) 700℃; (b) 750℃; (c) 800℃
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图 4 预应变时效态合金中 L12析出相的 TEM表征与尺寸分布：(a, c) PS15-A 合金；(b, d) PS30-A合金。 平均尺寸以平均值±标
准误差表示

Fig.4 TEM characterization and size distributions of L12 precipitates in the pre-strain-aged alloys: (a, c) PS15-A; (b, d) PS30-A. The
mean diameter is expressed as the mean±standard error

图 3 不同预应变量下合金经 700℃/12 h 时效后的显微组织：(a1~a3) PS15-A合金；(b1~b3) PS30-A合金
Fig.3 Microstructures of the alloy aged at 700℃ for 12 h under different pre-strains: (a1~a3) PS15-A alloy; (b1~b3) PS30-A alloy

合金中均可观察到分布于 FCC 基体内的纳米析出
相。 对应的选区电子衍射结果显示，除 FCC 基体基
本衍射斑点外，还存在有序结构相关的超晶格衍射
斑点，表明该析出相具有 L12有序结构特征。该结果

进一步证实，700℃/12 h 时效过程中 FCC 基体内发
生了 L12有序析出。

尺寸统计结果表明，PS15-A 合金中 L12析出相
较为细小，平均直径为(9.17±0.13) nm，粒径主要集
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图 5 不同工艺状态合金在 800℃下的拉伸性能：(a) 800℃工程应力-应变曲线；(b)本研究合金与典型镍基高温合金、钴基高温
合金及高熵合金在 800℃下的比屈服强度-工程应变对比图[9,13-14,15-17]

Fig.5 Tensile properties of the alloy under different processing conditions at 800℃: (a) engineering stress-strain curves at 800℃;
(b) comparison of specific yield strength and engineering strain at 800℃ between the present alloy and typical Ni-based superalloys,

Co-based superalloys, and high-entropy alloys[9,13-14,15-17]

中在 5~15 nm 范围内； 而 PS30-A 合金中 L12析出
相明显粗化，平均直径增加至(44.60±0.43) nm，约为
PS15-A 的 4.9 倍，粒径分布整体向较大尺寸区间移
动。 该结果说明，较高预应变引入的变形缺陷能够
促进时效过程中 L12 析出相演化， 并进一步增强
FCC基体强化程度。

上述 SEM 和 TEM 结果共同表明，预应变时效
主要通过改变 FCC 基体中的变形缺陷状态和 L12

析出行为来影响基体强化程度。 较高预应变虽然能
够提高硬度和基体承载能力，但 L12析出相明显粗
化以及 FCC 基体强化程度提高， 也可能削弱 FCC
相在高温拉伸过程中的塑性协调和裂纹钝化作用。
因此， 预应变时效对该合金 800 ℃拉伸性能的影
响，本质上取决于基体强化程度与相间变形协调能
力之间的平衡。
2.4 800 °C拉伸性能

图 5a给出了铸态、直接时效态、15%预应变时效
态和 30%预应变时效态合金样品在 800 ℃下的工
程应力-应变曲线。 铸态样品表现出较好的综合力
学性能，屈服强度超过 670 MPa，伸长率约为 11.5%，
表明该合金在铸态条件下已具备较好的高温塑性
变形能力。 与铸态合金相比，直接时效态样品的屈
服强度略有下降，而伸长率明显降低。 这表明，单纯
时效过程中虽然发生了局部析出和相界邻域组织
变化， 但并未有效改善 FCC/B2 双相组织的整体变
形协调性，反而可能加剧局部硬化差异，使材料在
拉伸过程中更易产生应变集中和界面损伤。

引入预应变后，合金在 800℃下的屈服强度明
显提高。 15%预应变时效态合金的屈服强度提高至
约 743 MPa，较铸态提高约 70 MPa，但伸长率降至
约 4.7%；30%预应变时效态合金同样保持较高屈服
强度，但伸长率进一步降至约 1.5%。这表明，预应变
时效能够有效提高合金的高温屈服强度，但同时会

显著牺牲塑性。 当预应变量由 15%增加至 30%时，
强度提升幅度已较为有限， 而塑性损失进一步加剧，
说明继续提高预应变量并不能实现高温综合力学性
能的同步优化。

结合前述组织和 TEM 结果可以看出， 预应变
时效后 FCC 基体内形成 L12有序析出相，基体强化
程度提高，从而有利于提高 800℃屈服强度。 然而，
FCC 基体强化程度的提高也会削弱其在高温拉伸
过程中的塑性变形、局部应力释放和裂纹钝化能力。
特别是在 30%预应变时效态合金中，L12 析出相明
显粗化，FCC 基体强化程度更高， 使合金更难维持
稳定塑性变形。 因此，在本研究条件下，预应变时效
对该合金 800℃拉伸性能的影响主要表现为屈服强
度提高而伸长率显著下降。

图 5b进一步比较了本研究合金与典型镍基高温
合金[13]、钴基高温合金[13-14]及高熵合金[9, 15-17]在 800℃
下的比屈服强度与伸长率。可以看出，本研究预应变
时效态合金在比屈服强度方面具有一定优势， 表明
其在高温轻量化承载方面具有潜力。然而，其伸长率
整体偏低，尤其是 30%预应变时效态合金塑性储备
明显不足， 限制了其高温综合力学性能的进一步提
升。由此可见，对于该类亚共晶 FCC/B2双相高熵合
金， 后续工艺优化不应单纯追求硬度或屈服强度提
高，还应重点考虑 FCC 基体塑性保持、相间变形协
调及裂纹扩展抑制等问题。
2.5 断裂行为及机制分析

图 6为不同状态样品在 800℃拉伸后的断口纵
截面组织。各状态均表现出明显的脆性断裂特征，但
裂纹萌生位置和扩展路径存在差异， 这与前述组织
演化及力学性能变化相对应。

对于直接时效态合金，微裂纹主要在枝晶间 B2
富集区及 FCC/B2 相界附近萌生， 并沿相界或硬相
邻近区域扩展，说明 B2 相和 FCC/B2 相界仍是该合
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图 6 合金的 800℃拉伸断口纵截面组织：(a1~a3)直接时效态合金；(b1~b3) 15%预应变时效态合金；(c1~c3) 30%预应变时效态合金
Fig.6 Cross-sectional microstructures near the fracture surfaces of the alloys tested at 800℃: (a1~a3) PS0-A alloy; (b1~b3) PS15-A

alloy; (c1~c3) PS30-A alloy

金在 800 ℃下的主要损伤敏感区域。 由于直接时
效未能有效改善 FCC 基体与 B2 相之间的变形协
调，局部应力集中难以充分释放，因此伸长率明显
下降。

对于 15%预应变时效态合金，裂纹同样主要在
B2相、FCC/B2相界及局部硬质相邻近区域萌生。与
直接时效态相比，15%预应变时效态合金中 FCC 基
体内形成了细小 L12析出相，基体承载能力提高，因
此屈服强度明显增加。 然而， 该强化并未带来塑性
的同步改善。虽然 FCC基体仍保留一定局部塑性变
形能力，能够在一定程度上延缓裂纹扩展，但其整体
伸长率仍明显低于铸态合金， 说明预应变时效已削

弱了 FCC基体的高温变形协调能力。
随着预应变量进一步增加至 30%，FCC 基体内

变形缺陷增多，L12析出相明显粗化，基体强化程度
进一步提高。虽然这有助于提高硬度和承载能力，但
也会进一步降低 FCC 相的高温塑性协调和裂纹尖
端钝化能力。当裂纹由 B2相或 FCC/B2相界扩展进
入强化后的 FCC区域时，FCC基体难以通过充分塑
性变形释放局部应力，裂纹因而更易持续扩展。 30%
预应变时效态合金中裂纹穿过 FCC 相的现象更
为明显，这与其伸长率进一步降低至约 1.5%的结果
一致。

因此， 预应变时效并未改变裂纹优先在 B2 相
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和 FCC/B2 相界附近萌生的基本特征， 但会通过改
变 FCC基体强化状态影响裂纹后续扩展行为。适度
预应变能够提高 FCC 基体承载能力，但仍会降低合
金整体塑性；进一步提高预应变量会导致 FCC 基体
强化程度过高，使其对裂纹扩展的阻滞作用进一步
减弱。 这是预应变时效态合金表现为屈服强度提高
而塑性下降的主要原因，也是直接对铸态合金实施
预应变时效难以实现 800 ℃强塑协同优化的根本
原因。

3 结论

(1)15%和 30%预应变合金在 700 ℃下均表现
出明显时效硬化响应， 并在 12 h 达到峰值硬度，峰
值硬度分别约为 396 和 410 HV。较高预应变可增
强时效硬化响应，说明预应变引入的变形缺陷能够
促进后续时效强化， 但峰值硬度提高并不等同于
800℃强塑性的同步改善。

(2)经 700℃/12 h 时效后，15%和 30%预应变时
效态合金均保留铸态枝晶组织特征， 宏观组织形
貌未发生明显变化。 TEM结果表明，FCC基体内形
成 L12有序析出相。 15%预应变时效态合金中 L12

析出相较为细小，平均尺寸为(9.17±0.13) nm；30%
预应变时效态合金中 L12析出相明显粗化， 平均尺
寸增加至(44.60±0.43) nm，表明较高预应变促进了
FCC 基体内 L12析出相长大，并进一步提高了基体强
化程度。

(3)预应变时效能够提高合金在 800 ℃下的屈
服强度，但会显著降低塑性。15%预应变时效态合金
的屈服强度约为 743 MPa， 伸长率约为 4.7%；30%
预应变时效态合金虽仍保持较高屈服强度，伸长率
进一步降至约 1.5%。 当预应变量由 15%增加至
30%时，强度提升有限，而塑性损失进一步加剧，说
明继续提高预应变量不能实现高温综合力学性能
的同步优化。

(4)断口纵截面分析表明，裂纹主要在 B2 相及
FCC/B2相界附近萌生，并向 FCC基体扩展。预应变
时效增强了 FCC基体承载能力，但同时削弱了其高
温变形协调和裂纹钝化能力；30%预应变时效态合
金中 L12析出相明显粗化，FCC基体强化程度更高，
裂纹更易穿过 FCC区域持续扩展。 因此，直接对铸
态合金实施预应变时效虽然能够提高 800 ℃屈服
强度，但难以实现强度与塑性的协同优化。
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