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AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金的冲击与摩擦行为研究

摘 要

AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金（Eutectic High-Entropy Alloy，EHEA）

凭借多主元成分设计和独特的双相（FCC/BCC）共晶结构，展现出

优异的铸造性、强韧性及热稳定性，广泛应用于航空航天、机械制造

等领域。然而，该合金在实际应用中仍面临动态载荷环境下的冲击失

效问题与高温环境下的氧化磨损失效问题等。因此，研究

AlCoCrFeNi2.1 EHEA 在动态载荷下的冲击性能及高温环境下的耐高

温氧化磨损性能具有十分重要的意义。本文选用铸造 AlCoCrFeNi2.1

EHEA作为研究对象，使用霍普金森压杆系统探究不同应变速率对合

金冲击性能的影响，使用摩擦磨损试验机探究不同载荷、滑动速度以

及温度对合金摩擦学性能的影响，并使用多种表征手段揭示合金强韧

化机制和磨损机制。主要结论如下：

（1）冲击测试结果表明，随着应变速率增加，EHEA 冲击表面

没有观察到任何绝热剪切带和微裂纹，表现出显著的应变速率硬化效

应和连续应变硬化效应，屈服强度从 500 s-1时的 803.8 MPa 增加到

1500 s-1时的 1006.8 MPa，应变速率敏感因子和应变硬化指数分别为

0.198和 0.567-0.683，表明其具有出色的承受动态载荷的能力。变形

后的微观组织结构表明，位错密度随着应变速率的增加而增加。在

FCC相中，在 500 s-1和 1000 s-1时位错在{111}面上平面滑移占主导

地位。在 1500 s-1时，位错沿{111}面的共面滑移加剧，导致位错在滑
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移面上密集堆积。此外，FCC相中固溶原子、低层错能以及半共格相

界对位错运动产生强烈阻碍，最终形成高密度位错墙。在 BCC相中，

高密度纳米析出物的钉扎作用阻碍位错运动，导致形成箭头形位错和

位错环以及位错缠结。

（2）载荷和滑动速度摩擦测试结果显示，载荷增加会导致 EHEA

的摩擦系数降低和磨损率增加，这是由于主要磨损机制从 5 N的磨粒

磨损转变为 15 N的氧化磨损。氧化物的滑擦作用导致磨损率上升，

同时其滚动作用则导致平均摩擦系数降低。当滑动速度从 30 mm/s上

升到 120 mm/s，摩擦热会促进磨屑的压实，形成氧化层，从而对基

体提供有效的保护，此时以氧化磨损机制为主。因此，氧化层有助于

降低磨损率，减少的磨屑导致平均摩擦系数增加。

（3）温度摩擦测试结果显示，EHEA在 25 ℃时磨损率较低。随

着温度的升高，该合金的摩擦系数下降，而磨损率稳定。在 25 ℃时

的高耐磨性源于在稳定滑动阶段，摩擦亚表面顶层产生了由纳米晶-

非晶复合结构组成的氧化层。随着温度的升高，氧化和应力/应变的

协同效应促进了氧化层厚度的增加，该氧化层既有润滑作用使得摩擦

系数降低，也增加了基体的硬度使得磨损率保持稳定。在 800 ℃时，

由于该合金优异的热稳定性，使得其只发生小范围纳米级的局部再结

晶。此外，合金亚表面主要的微观结构是动态再结晶产生的纳米晶。

高硬度的局部再结晶以及高热稳定性和高硬度的纳米晶均有利于该

合金的高温磨损性能。
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STUDY ON THE IMPACTAND TRIBOLOGICAL

BEHAVIOR OFAlCoCrFeNi2.1 EUTECTIC HIGH-ENTROPY

ALLOY

ABSTRACT

The AlCoCrFeNi2.1 eutectic high-entropy alloy (Eutectic

High-Entropy Alloy, EHEA), with its multi-principal component design

and unique dual-phase (FCC/BCC) lamellar structure, exhibits excellent

formability, strength-toughness, and high-temperature stability, making it

widely applicable in aerospace, mechanical manufacturing, and other

fields. However, challenges such as impact failure under dynamic loading

and high-temperature oxidative wear failure persist in practical

applications. Therefore, investigating the impact properties of

AlCoCrFeNi2.1 EHEA under dynamic loading and its wear resistance at

elevated temperatures holds significant importance. This study focuses on

cast AlCoCrFeNi2.1 EHEA, employing a Hopkinson pressure bar system

to explore the effect of strain rate on its impact performance and a friction

and wear tester to analyze the influence of load, sliding speed, and

temperature on its friction behavior. Multiple characterization techniques

are utilized to elucidate the alloy’s strengthening-toughening mechanisms

and wear mechanisms. Key conclusions are as follows:
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(1) Impact testing results indicate that the EHEA’s impact surface

showed no adiabatic shear bands, demonstrating significant strain rate

hardening and continuous strain hardening. The yield strength increased

from 803.8 MPa at 500 s-1 to 1006.8 MPa at 1500 s-1, with strain rate

sensitivity factor and strain hardening exponent values of 0.198 and

0.567-0.683, respectively, indicating outstanding dynamic load-bearing

capacity. Post-deformation microstructural analysis revealed that

dislocation density increased with strain rate. In the FCC phase, planar

slip on {111} planes dominated at 500 s-1 and 1000 s-1, while coplanar

slip intensified at 1500 s-1, leading to dense dislocation pile-ups on slip

planes. Additionally, solid-solution atoms, low stacking fault energy, and

semi-coherent phase boundaries in the FCC phase strongly hindered

dislocation motion, forming high-density dislocation walls. In the BCC

phase, high-density nanoprecipitates pinned dislocations, resulting in

arrow-shaped dislocations, dislocation loops, and tangles.

(2) Friction Testing Under Load and Sliding Speed indicate that

increased load reduced the coefficient friction (COF) but elevated the

wear rate of the EHEA, attributed to a transition in the dominant wear

mechanism from abrasive wear at 5 N to oxidative wear at 15 N. The

sliding action of oxides increased the wear rate, while their rolling effect

lowered the average COF. When sliding speed increased from 30 mm/s to

120 mm/s, frictional heat promoted the compaction of wear debris into
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protective oxide layers, shifting the mechanism to oxidative wear.

Consequently, the oxide layers reduced wear rate, while diminished

debris accumulation slightly increased the average COF.

(3) The temperature-dependent friction test results indicate that the

EHEA exhibits a low wear rate at 25 °C. As the temperature increases, the

alloy demonstrates a decline in the coefficient friction while maintaining

stable wear rates. The superior wear resistance at 25 °C originates from

the formation of an oxide layer with a nanocrystalline-amorphous

composite structure in the top subsurface layer during the steady-state

sliding phase. Elevated temperatures enhance the synergistic effects of

oxidation and stress/strain, promoting thickening of this oxide layer. This

layer not only reduces friction through lubricating properties but also

stabilizes wear rates by enhancing matrix hardness. At 800 °C, the alloy

displays limited nanoscale localized recrystallization due to its

outstanding thermal stability. The predominant subsurface microstructure

consists of nanocrystallites generated by dynamic recrystallization. Both

the high-hardness localized recrystallized regions and the thermally stable

nanocrystalline structure with enhanced hardness collectively contribute

to the superior high-temperature wear performance of this alloy.

Zhou Jian (Materials and Chemical Engineering)

Supervised by Li Jiansheng and Jiang Wei



安徽工程大学硕士学位论文

VII

KEY WORDS: eutectic high-entropy alloy, impact,

strengthening-toughening mechanisms, friction, wear mechanisms



安徽工程大学硕士学位论文

VIII

目录

摘 要 .............................................................................................................................. I

ABSTRACT................................................................................................................ IV

第 1章 绪论 ................................................................................................................. 1

1.1 引言 ................................................................................................................. 1

1.2 共晶高熵合金概述 ......................................................................................... 1

1.2.1 高熵合金的概念 ................................................................................... 1

1.2.2 共晶高熵合金的定义 ........................................................................... 2

1.2.3 共晶高熵合金的制备方法 ................................................................... 4

1.3 共晶高熵合金冲击行为研究进展 ................................................................. 6

1.3.1 相结构对共晶高熵合金冲击行为的影响研究进展 ........................... 6

1.3.2 应变速率对共晶高熵合金冲击行为的影响研究进展 ....................... 9

1.4 共晶高熵合金摩擦行为研究进展 ............................................................... 13

1.4.1 相结构对共晶高熵合金摩擦行为的影响研究进展 ......................... 13

1.4.2 载荷和滑动速度对共晶高熵合金摩擦行为的影响研究进展 ......... 15

1.4.3 温度对共晶高熵合金摩擦行为的影响研究进展 ............................. 16

1.5 研究意义与主要内容 ................................................................................... 18

1.5.1 研究意义 ............................................................................................. 18

1.5.2 主要研究内容 ..................................................................................... 19

第 2章 材料的制备与研究方法 ............................................................................... 20

2.1 实验方案及材料 ........................................................................................... 20

2.1.1 实验方案 ............................................................................................. 20

2.1.2 实验材料 ............................................................................................. 20

2.2 显微硬度测试 ............................................................................................... 21

2.3 冲击性能测试 ............................................................................................... 21

2.4 摩擦性能测试 ............................................................................................... 22

2.4.1 室温摩擦磨损试验 ............................................................................. 22

2.4.2 高温摩擦磨损试验 ............................................................................. 22



安徽工程大学硕士学位论文

IX

2.5 微观结构表征 ............................................................................................... 23

2.5.1 光学显微观察 ..................................................................................... 23

2.5.2 X射线衍射分析 ...................................................................................23

2.5.3 表面三维形貌分析 ............................................................................. 24

2.5.4 扫描电子显微观察 ............................................................................. 24

2.5.5 X射线光电子能谱分析 .......................................................................24

2.5.6 背散射电子衍射分析 ......................................................................... 25

2.5.7 透射电子显微观察 ............................................................................. 25

第 3章 AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金的冲击行为研究 ........................................... 26

3.1 引言 ............................................................................................................... 26

3.2 原始微观结构观察 ....................................................................................... 26

3.3 冲击性能分析 ............................................................................................... 28

3.4 冲击形貌分析 ............................................................................................... 29

3.4.1 表面形貌观察 ..................................................................................... 29

3.4.2 变形组织演变 ..................................................................................... 30

3.5 强韧化机制分析 ........................................................................................... 34

3.6 本章小结 ....................................................................................................... 36

第 4章 载荷和滑动速度对 AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金的摩擦行为研究 ..........38

4.1 引言 ............................................................................................................... 38

4.2 摩擦系数和磨损率 ....................................................................................... 38

4.2.1 摩擦系数 ............................................................................................. 38

4.2.2 磨损率 ................................................................................................. 39

4.3 磨痕形貌及磨损机制分析 ........................................................................... 40

4.3.1 载荷对磨痕形貌及磨损机制的影响 ................................................. 40

4.3.2 滑动速度对磨痕形貌及磨损机制的影响 ......................................... 43

4.4 本章小结 ....................................................................................................... 45

第 5章 不同温度下 AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金的摩擦行为研究 ......................47

5.1 引言 ............................................................................................................... 47

5.2 摩擦系数和磨损率 ....................................................................................... 47



安徽工程大学硕士学位论文

X

5.2.1 摩擦系数 ............................................................................................. 47

5.2.2 磨损率 ................................................................................................. 48

5.3 磨痕表面形貌及亚表面结构分析 ............................................................... 49

5.3.1 磨痕表面形貌分析 ............................................................................. 49

5.3.2 磨痕亚表面结构分析 ......................................................................... 52

5.4 纳米晶-非晶复合结构的形成机理 .............................................................. 57

5.5 不同温度下的摩擦磨损机制 ....................................................................... 58

5.6 本章小结 ....................................................................................................... 59

结论与展望 ................................................................................................................. 61

参考文献 ..................................................................................................................... 63

攻读硕士学位期间发表学位论文目录 ..................................................................... 77

致谢 ............................................................................................................................. 77



安徽工程大学硕士学位论文

1

第 1章 绪论

1.1 引言

材料的发展伴随着人类文明历史的发展，见证了人类改造自然的能力。一直

以来人们都在探索研发新型材料，但大都是采用传统的方式。工业革命后，越来

越多的金属材料被发现，这些传统的合金体系大多以一种或者是两种元素为主，

加入少量的其他元素改良金属的性能。但这种单一的合金设计理论在很大程度上

限制了人们对新材料的开发和科学应用。为了不断提高材料的质量和性能，以满

足现代化建设对合金材料更高、更多以及更加全面的需求，开发新型材料是不可

或缺的。

先是 Yeh和 Cantor等人[1,2]突破了传统物理冶金合金设计，提出了一种新型

合金—高熵合金（High Entropy Alloys，HEAs），独特的合金设计理念获得了特

殊的原子结构，赋予了高熵合金独特的性能。后又有 Lu等[3,4]结合高熵合金和共

晶合金的特点，开发出共晶高熵合金（Eutectic High Entropy Alloys，EHEAs），

这种合金除了具有高强韧性，高硬度，高电阻，耐高温，耐氧化，耐腐蚀等优点，

还解决了单相高熵合金铸造性能差的问题，在实际应用中具有巨大潜力[5–7]。因

此，进行共晶高熵合金的理论科学研究和实际应用探索具有重大意义。

1.2 共晶高熵合金概述

1.2.1 高熵合金的概念

研究者最初将高熵合金定义为：主要合金元素的种类≥5，并且每种合金元

素的含量在 5~35 at.%之间，没有主要合金元素和次要合金元素之分。随着对高

熵合金研究的深入和拓展，研究者们重新对高熵合金的定义进行了修改[8]：当合

金在熔融状态下或高温完全互溶状态下的混合熵＞1.5 R时，即称为高熵合金；

当合金的混合熵在 1~1.5 R 时，则称为中熵合金；当合金的混合熵＜1 R，则称

为低熵合金。其中 R为气体常数，如下图 1-1所示。
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图 1-1 根据组态熵对高熵合金的分类[9]

高熵合金发展至今仅有十几年的历史，但因其特殊的合金设计理念，赋予合

金在微观结构和性能等方面具有独特优势。这种优势来源于高熵合金独有的四大

效应[10,11]，即热力学上的高熵效应、动力学上的迟滞扩散效应、微观结构上的晶

格畸变效应以及性能上的鸡尾酒效应，如图 1-2所示。

图 1-2 高熵合金的四大效应

1.2.2 共晶高熵合金的定义

除上述根据混合熵进行分类外，研究者还将高熵合金分为单相、双相以及多

相几种类型。单相高熵合金的相结构大多为面心立方结构（Face-Centered Cubic，

FCC）、体心立方（Body-Centered Cubic，BCC）以及密排六方（Hexagonal
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Close-Packed，HCP）结构。FCC相高熵合金以等比例 CoCrFeMnNi高熵合金（即

Cantor合金）为典型[12]，如图 1-3（a）所示，其微观组织特征为单相 FCC枝状

晶结构。BCC相高熵合金多为难熔高熵合金，如MoNbTaW[13]、TaMoNbWV[13]、

TiZrHfNb[14]、TiZrHfNbTa[15]以及 TiZrVNb[16]等。例如图 1-3（b）为 AlCoCrFeNi

高熵合金的微观组织[17]。由于 HCP相高熵合金结构十分复杂，研究较少，北京

科技大学张勇教授通过添加稀土元素制备出 GdHoLaTbY HCP相高熵合金[18]，如

图 1-3（c）所示。

图 1-3 第一代高熵合金（a）FCC结构 HEAs[12]；（b）BCC结构 HEAs[17]；（c）HCP 结构

HEAs[18]

然而，这些单相高熵合金，在实际应用中往往存在一定的问题。根据研究表

明，如果高熵合金以简单固溶体的形式存在，则大多数 HEAs没有表现出优于传

统合金的综合性能。例如，从力学性能的角度来看，一般来说，FCC相高熵合

金具备优良的塑性，但其强度较差；而 BCC相高熵合金则相反，其具有高硬度、

高强度等，但塑性较差。另一方面，铸态合金的铸造性能对工程合金的工业应用

非常重要，如果铸件质量差，通过热处理来消除铸件的缺陷是不可能的。而高熵

合金的铸造，特别是大规模(公斤级)的铸造通常是一个挑战，因为大多数 HEAs

不具有良好的铸造性，而且它们在铸造合金中存在较大的化学不均匀性问题，阻

碍了其工业应用。

为了解决 HEAs存在的上述问题，Lu等人[3,4]首次提出采用共晶合金的概念

来设计 HEAs，旨在使 HEAs具有良好的铸造性。此外，他们提出设计 FCC相和

BCC相混合的共晶高熵合金，以达到高断裂强度和高延展性的平衡。通过这种

方法首次被报道的共晶高熵合金是 AlCoCrFeNi2.1 EHEA[4]，其具有规则的 FCC

（L12）/BCC（B2）片层结构，如图 1-4所示，铸态组织细小，拉伸断裂强度超

过 1000 MPa，延展性好，耐腐蚀性能好。该 AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金的耐腐

蚀性和强度超过了所有船舶应用中的铜合金，其密度低于铜合金[4]，实验证明其
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高强度和高延性完美结合。此后，共晶高熵合金的优点吸引了越来越多的研究人

员，并致力于共晶高熵合金的研究[3,4]。

图 1-4 AlCoCrFeNi2.1 EHEA的金相图像[4]

常见的多相结构的高熵合金还包括相变诱导塑性（Transformation-Induced

Plasticity，TRIP）高熵合金（ Fe50Mn30Cr10Co10） [19]、析出强化高熵合金

（(FeCoNiCr)94Ti2Al4）[20]、纳米晶高熵合金（TiZrNbHfTa）[21]、间隙固溶强化

高熵合金（ZrTiHfNb0.5Ta0.5O0.2）[22]等，如图 1-5所示。

图 1-5 多相高熵合金的微观结构：（a）Fe50Mn30Cr10Co10 HEA[19]；（b）(FeCoNiCr)94Ti2Al4

HEA[20]；（c）TiZrNbHfTa HEA[21]；（d）ZrTiHfNb0.5Ta0.5O0.2 HEA[22]；（e）AlCoCrFeNi2.1 EHEA[23]

1.2.3 共晶高熵合金的制备方法

目前共晶高熵合金的制备方法多种多样，不同的方法在合金成分、

制备过程以及成本等方面存在差异，选择适当的制备方法需要根据具体

应用需求和实验条件进行综合考虑。

（1）大多数合金采用传统的熔炼技术进行制备，比如中频真空感

应熔炼炉等。该方法具有熔化速度快、生产效率高等优点。此外，在凝
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固过程中使用旋转磁场搅拌器可以使合金的成分更加均匀，组织得到细

化。Gao 等人 [24]使用中频感应熔炼炉制备出双相（FCC+BCC）结构的

AlCoCrFeNi2.1 EHEA，并获得了极限抗拉强度（1351 MPa）和塑性（15.4%）

的优异组合，如图 1-6 所示。

图 1-6 AlCoCrFeNi2.1 EHEA 的（ a）XRD 图谱；（b）EBSD 图像 [24]

（2）增材制造的制备方式十分适用于共晶高熵合金的凝固行为，

特别是在增材制造中，较窄的凝固温度范围有利于减少热裂纹。Yang

等人 [25]使用选区激光熔化法（Selective Laser Melting，SLM）制备了具

有纳米片层结构的 AlCoCrFeNi2.1 共晶高熵合金，如图 1-7 所示。试验

结果表明 EHEA 样品的屈服强度、极限抗拉强度和均匀延伸率分别为

1329±12 MPa、1621±16 MPa 和 11.7±0.5%，具有良好的强度和延性协同

效应，通过微观表征分析，SLM 法制备的纳米片层结构、晶界、位错和

纳米析出物是提高试样屈服强度的主要因素。

此外，常见的制备方式还有粉末冶金 [26,27]、定向凝固 [28,29]等。

图 1-7 SLM 法制备的 AlCoCrFeNi2.1 EHEA 的 SEM 图像 [25]
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1.3 共晶高熵合金冲击行为研究进展

为了在动态载荷环境下保持合金结构的完整性，比如发动机外壳、

汽车保险杠等，合金材料需要在承受动态冲击载荷后仍具有完整的组织

结构以及高强度 -塑性匹配。因此，研究 AlCoCrFeNi2.1 EHEA 的冲击性

能具有重要意义。

1.3.1 相结构对共晶高熵合金冲击行为的影响研究进展

在前文中提到单相结构高熵合金的强度-塑性匹配能力差，易产生冲击失效

问题。比如单相 FCC结构高熵合金在动态冲击下容易出现塑性变形集中在局部

区域的情况，导致这些区域过早出现微裂纹等损伤，进而降低合金整体的承载能

力以及抗冲击性能。例如，Jeong等人[30]以单相 FCC结构 CoCrFeMnNi HEA为

研究对象，使用霍普金森压杆（Separated Hopkinson Pressure Bar，SHPB）系统

进行冲击试验。试验结果表明，应变速率为 4700 s-1时，由于热软化效应合金出

现剪切断裂，如图 1-8所示。此应变速率下试样不仅孪晶密度要远高于准静态，

而且还存在绝热剪切带。Zhang 等人 [31]同样使用 SHPB 研究了 BCC 相结构

TiZrHfNbTaMox（x=0.25、0.5 和 0.75）难熔高熵合金（Refractory High

Entropy Alloy，RHEAs）的冲击行为。从应力 -应变曲线中可以看到，与

准静态下相比，随着应变速率的增加，合金的屈服强度显著提高（约为

准静态屈服强度的 1.3 倍），这是由于动态绝热剪切和位错运动阻力的

作用，加工硬化减弱。但合金的动态塑性应变却降低，如图 1-9（b）所

示。

图 1-8 FCC 结构的 CoCrFeMnNi HEA 在动态载荷下的力学性能：（ a）准静态下

的工程应力应变曲线；（b）高应变速率下的工程应力应变曲线 [30]
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图 1-9 BCC结构的 TiZrHfNbTaMox（x=0.25、0.5 和 0.75）在动态载荷下的力学性

能：（ a）XRD 图谱；（b）动态冲击载荷下的力学性能 [31]

单相结构（FCC、BCC）的 HEAs 难以突破强度-塑性相悖理论的限制，因

而学者们将不同结构和特性的两相组合，例如异质变形的软相和硬相。Dash 等

人[32]对近共晶结构的 AlCoFeNi2高熵合金进行动态冲击试验。试验结果表明当应

变速率高达 7368 s-1时，合金才完全剪切断裂，如图 1-10所示，这说明将共晶合

金的设计思想引入高熵合金中能够显著提高抗冲击性能。

图 1-10 AlCoFeNi2高熵合金的微观结构和动态冲击后的样品状态：（a）未变形合金的初始

微观组织图；（b）EBSD相图；（c）合金以不同应变速率冲击直至失效演变图[32]

Zhong等人[33]制备出FCC+BCC双相结构的Al1.19Co2CrFeNi1.81共晶高熵合金，

该合金表现出均匀且超细的共晶层状结构，如图 1-11所示。冲击试验结果表明，

该合金在室温下（298 K）表现出明显的正应变速率效应，特别是在 4300 s-1时，

屈服强度可达 1261 MPa。而在低温下（77 K），随应变速率增加，共晶高熵合

金的屈服强度进一步增强。在室温下，变形机制以位错滑移为主。在 77 K低温
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条件下，变形机制是纳米孪晶和位错滑移共同作用。纳米孪晶以及位错-孪晶边

界之间的相互作用形成了相对稳定的结构，这些结构能够有效抑制位错运动，有

助于增强应变硬化能力。其中 Al1.19Co2CrFeNi1.81的共晶结构通过以下方式贡献

于优异的抗冲击性能：（1）均匀且超细的层状微观结构，有利于分散应力并减

少裂纹；（2）在不同的温度和应变率条件下，促进形成不同类型的稳定结构（如

纳米孪晶和堆垛层错），这些结构能有效阻碍位错运动，提高材料的强度和应变

硬化能力；（3）共晶结构的存在还可能影响合金的堆垛层错能（SFE），进而

影响变形孪晶的形成，这对于提升材料在高应变速率下的力学性能至关重要。

Yu等人[34]还探究了 Al的含量对 AlxCoCrFeNi高熵合金冲击性能的影响。随

着 Al含量的增加，合金结构从 FCC相向 FCC+BCC双相结构转变，最后形成单

相 BCC 结构，如图 1-12 所示。其性能测试结果和微观结构分析结果表明

FCC+BCC共晶结构的高熵合金具有优异的抗压强度和冲击韧性。

图 1-11 共晶高熵合金 Al1.19Co2CrFeNi1.81的微观结构：（a）金相图；（b）高倍率 SEM 图；

（c）IPF图[33]

图 1-12 AlxCoCrFeNi高熵合金的 XRD图谱[34]
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1.3.2 应变速率对共晶高熵合金冲击行为的影响研究进展

从上节可知，共晶高熵合金的冲击变形行为显著依赖于微观组织的协同承载

能力。然而，实际服役环境不仅面临复杂的相结构的本征约束，还需要适应动态

载荷下应变速率敏感响应的外延挑战。在准静态至冲击加载条件下，应变速率的

变化可能通过多种变形机制影响共晶高熵合金的冲击性能。在室温准静态速率下，

合金变形机制通常以位错滑移、交滑移和孪生为主；而在高应变速率下通常有加

工硬化、应变硬化及热软化三种现象，包含了位错滑移、交滑移和孪生为主的变

形机制。加工硬化和应变硬化往往会增加等温流动应力，热软化往往会降低等温

应力。

Zhong 等人 [35]研究了铸态 Al0.3CoCrFeNiTi0.3 共晶高熵合金在准静态

（10 -3 s-1）和高应变速率（1500、2900、3600 和 4700 s-1）下的力学性

能和相应的组织演变。由于 L12 纳米粒子的强化作用，该共晶高熵合金

在准静态下具有良好的加工硬化，整体均匀变形超过 60%，无宏观断裂，

表现出高强度和大塑性的良好结合能力，如图 1-13（a）所示。

图 1-13 Al0.3CoCrFeNiTi0.3 共晶高熵合金在（ a）准静态下的真应力应变曲线和（b）

高应变速率下的应力应变曲线 [35]

当应变速率从 10 -3 s-1 增加到 4700 s-1 时，共晶高熵合金表现出显著

的正应变速率效应，屈服强度从 810 MPa 增加到 1181 MPa，而且试样

在 4700 s-1 应变速率下发生剪切断裂，最终断裂应变约为 40%，如图 1-13

（b）所示。结合合金在 4700 s-1 时的显微组织 TEM 图（如图 1-14 所示），

合金在高应变速率下具有优异的强度 -塑性匹配有两点原因：（1）大量

几何必需位错形成的微带交集减少位错的有效自由程，有利于连续的应

变硬化行为，从而实现强度 -塑性的良好结合；（2）FCC 相中形成的 SF



安徽工程大学硕士学位论文

10

网络在动态变形过程中细分晶粒并抑制位错的运动，使得位错密度增加。

图 1-14 Al0.3CoCrFeNiTi0.3 共晶高熵合金的 HAADF-STEM 和 TEM 显微图，显示了

4700 s -1 应变速率时不同真应变水平下的位错构型 [35]

Wang等人[36]也研究了铸态的 Al0.6CoCrFeNi共晶高熵合金在准静态（10-4和

10-2 s-1）和高应变速率（2800、3600和 4000 s-1）下的力学性能和组织演变。通

过组织分析可知该合金具有 FCC+BCC双相结构，如图 1-15（a）所示。从真应

力-应变曲线中发现，如图 1-15（b）所示，该共晶高熵合金表现出正应变速率硬

化效应。

为了揭示变形机制，对合金变形结构进行了显微观察，如图 1-16所示。在

准静态下，FCC 和 BCC 相的塑性变形主要是位错滑移，以高密度的位

错胞形式发生；在高应变速率下，该 EHEA 的 FCC 相中发生了变形机

制从位错滑移到位错滑移 +纳米尺度变形孪晶的混合模型的转变；在

BCC 相中则只有位错主导塑性变形。这种变形机制的转变实现了优异的

强度 -塑性结合。林位错硬化、固溶强化以及纳米级孪晶界等多种变形模式的

组合，有效地克服了该合金的强度-延展性权衡。值得注意的是，文中还关注了

高应变速率下的热软化效应。这种热软化效应不仅能显著降低合金的屈服强度和

流动应力，还会导致材料在高应变速率下失效。这是因为热软化机制可能与高应

变速率下的应变硬化竞争，导致应力集中，合金表面形成绝热剪切带从而产生失

效。

https://www.sciencedirect.com/topics/engineering/deformation-mode
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图 1-15 （ a）Al0.6CoCrFeNi EHEA 的 SEM 图像，内附 XRD 图谱；（b）动态冲

击载荷下的真应力 -应变曲线 [36]

图 1-16 变形样品在应变速率为（ a）10 -4 s -1 和（b）3600 s -1 时的 BF TEM 图像 [36]

然而针对具有良好成型性的 AlCoCrFeNi2.1 共晶高熵合金在动态载

荷方面却鲜有研究。Hu 等人 [37]研究了两种不同铸造方式（滴铸 DC 和吸

铸 SC）制备出的 AlCoCrFeNi2.1 共晶高熵合金在不同应变速率（10 -3、1500、

2500、3000 和 3200 s-1）下的冲击性能。从真应力 -应变曲线来看，如图

1-17 所示，两种铸造方式制备出的合金其应力均随着应变速率的增加而
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增加、随着温度升高而降低，但 SC 合金力学性能更优。如图 1-18 所示，

对 SC 合金的变形结构进行显微结构观察，高应变速率下 SC 合金产生

剪切变形，断裂形貌呈现韧性-脆性断裂特征；另外，SC 合金由于 FCC

相中形成的平面滑移迹线和 FCC/B2 相边界上的位错堆积，在准静态试验中表

现出较高的抗压强度和良好的压缩延展性。SC 合金在高应变速率下，高密度扭

曲位错形成大的不规则位错单元，导致加工硬化和应变速率硬化效应。

图 1-17 （a）DC合金在动态冲击载荷下的力学性能；（b）SC 合金在动态冲击载荷

下的力学性能 [37]

图 1-18 3000 s -1 应变速率时 SC 合金的 TEM 形貌图 [37]

综上所述，相比较于单相结构的高熵合金，共晶高熵合金通过合理的成分设

计使其具有更加平衡的双相组织结构，能够在准静态或者动态载荷环境下具有高

的抗冲击性能，这为研究 AlCoCrFeNi2.1 共晶高熵合金在动态载荷环境下的抗

冲击性能奠定了研究基础。
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1.4 共晶高熵合金摩擦行为研究进展

一般来说，强度和延展性在实际工程应用中被优先考虑，因此材料

的机械性能及其相关机制已经得到了深入的研究。而磨损同样被认为是

材料重要的失效形式。高熵合金材料在长期使用过程中往往会因磨损而

失效。因此开发具有良好耐磨减磨的高熵合金对结构应用至关重要 [38]。

众所周知，磨损受很多因素影响，比如相结构、载荷、滑动速度以

及环境温度等，很难定量评价。在摩擦系统中常常使用摩擦系数和磨损

率来定量评估材料的耐磨损性能，并通过观察磨痕表面的微观组织揭示

其磨损机制。

1.4.1 相结构对共晶高熵合金摩擦行为的影响研究进展

近年来，许多面心立方 HEAs [39,40]及其衍生物 [41]的磨损行为被报道。

Nagarjuna 等人[39]使用往复式摩擦磨损研究了 FCC 相 CoCrFeMnNi 高熵合金

的摩擦学行为。Dollmann等人[40]同样在探究 CoCrFeMnNi 高熵合金摩擦性

能时发现磨痕表面发生应变硬化，并将该现象归因于动态晶粒细化和激活变形

孪晶。大多数关于难熔 HEAs磨损行为的研究都集中在基于 BCC基体的复杂微

观结构的合金体系上，如 TaMoWVCu[42]、TiMoNbCrFeWA[43]、TaTiMoNbV[44]

和 TaTiMoNbZr[45]。尽管在揭示难熔 HEAs的基本力学行为和变形模式方面已经

付出了巨大的努力[46–48]，但由于其微观结构的复杂性，理解难熔 HEAs的摩擦学

行为是很困难的。

目前双相或者多相高熵合金的耐磨性亦成为研究热点。例如，Joseph

等人 [49]比较了不同相结构的 HEAs（ CoCrFeMnNi、 Al0.3CoCrFeNi、

Al0.6CoCrFeNi 、 以 及 AlCoCrFeNi ） 的 摩 擦 学 性 能 ， 从 摩 擦 系 数

（Coefficient of Friction，COF）曲线和磨痕表面形貌可知，如图 1-19

和 1-20 所示，具有 FCC+BCC 双相结构的 Al0.6CoCrFeNi EHEA 室温平

均摩擦系数（Mean Coefficient of Friction，MCOF）约为 0.58；随着温

度升高至 600 ℃以上时，较其他几种材料摩擦系数最低。磨损率（Wear

Rate）在 600 ℃时达到最低点，虽然 900 ℃时略有升高，但仍优于其他

合金材料。从磨痕表面形貌来看，室温下磨痕表面出现深犁沟，此时磨

损机制是磨料磨损；温度升高后以氧化磨损为主。高温下具有优异摩擦
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性能主要依赖以下三点原因：（1）Al0.6CoCrFeNi 共晶高熵合金中 FCC

相具有较好的塑性和延展性，在高温条件下有助于吸收和分散应力，减

少裂纹的扩展；而 BCC 相具有较高的硬度和强度，特别是在高温下能

够抵抗塑性变形和剥落，提供更好的抗磨损能力。此外，BCC 相中的自

旋分解 B2 有序相和无序 BCC 相共同作用，增强了材料的耐热性和抗氧

化性。（2）高温条件下，特别是超过 600 ℃时，Al0.6CoCrFeNi 共晶高

熵合金表面会生成一层紧凑的氧化层，由外层富铬和内层连续的氧化铝

组成，这些氧化层能有效减少对磨副和样品的直接接触，从而降低摩擦

系数和磨损率。（3）高温导致合金内部发生微观结构变化，例如晶粒

细化和沉淀硬化相的形成，这些变化增强了材料的强度和硬度，提高了

耐磨性能。

图 1-19 CoCrFeMnNi HEA 和 AlxCoCrFeNi HEA 的（ a）XRD 图；（b）摩擦系数

曲线图；（ c）磨损率变化图 [49]

图 1-20 Al0.6CoCrFeNi 共晶高熵合金在（g）RT；（h）600 ℃；（ i）900 ℃时的

磨痕表面形貌 SEM 图 [49]

Yu 等人 [50]通过研究 CoCrFeNiNbx 共晶高熵合金的摩擦学行为，也

同样证实了共晶高熵合金具有优异耐磨性能主要与相结构、氧化层以及

微观结构变化有关，具体影响反映在摩擦系数和磨损率的变化上。

此外，还有较多研究是以共晶高熵合金为基底合金，添加单个金属元素[51]、

单个非金属元素[52]以及金属间化合物[53–55]形成多相结构，进一步探究合金摩擦

学行为。例如，Liu等人[53]在 AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金中添加WC，探究不同
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含量的WC对共晶高熵合金耐磨性的影响。

1.4.2 载荷和滑动速度对共晶高熵合金摩擦行为的影响研究进展

作为结构材料，其外在使用条件（如载荷、滑动速度等）对材料摩擦性能的

影响也是不可忽视的。例如，Téllez-Villaseñor 等人[56]研究了载荷和速率对 TiC

增强 Cu-Ni 合金干滑动摩擦学行为的影响。Yu 等人 [57]也探究了多相结构

AlCoCrFeNiTi0.5高熵合金在大载荷（≥20 N）和低滑动速度（≤50 mm/s）下的

摩擦学行为。摩擦系数结果显示（图 1-21）在不同载荷条件下，合金的摩擦系数

保持相对稳定；随着滑动速度增加，摩擦系数略有增加。值得注意的是，作者对

摩擦表面形貌进行了 XPS图谱分析（图 1-22），检测到了多种氧化物的峰，这

些氧化物覆盖在磨痕表面上起到了固体润滑的作用，有助于减少磨损。

图 1-21 AlCoCrFeNiTi0.5高熵合金的摩擦系数随载荷和滑动速率的变化曲线[57]

图 1-22 AlCoCrFeNiTi0.5高熵合金摩擦床内氧化物的 XPS图谱[57]

常见的摩擦副包括 Al2O3、Si3N4、SiC以及 GCr15 钢球等。Miao等人[58]比

较了双相 AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金在不同摩擦副上的摩擦性能，发现摩擦副

对摩擦系数和磨损率亦有影响。具体使用需要根据材料硬度和应用环境来选择。
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1.4.3 温度对共晶高熵合金摩擦行为的影响研究进展

高温环境下，材料不仅要承受极大的机械应力，还要应对高温而导

致的氧化、软化等复杂物理化学变化，这对材料的高温耐磨性提出了极

为严苛的要求。

Jiang等人[59]对比了不同温度下（RT、600和 800 ℃）锆对 CoFeNi1.5V高熵

合金高温摩擦学性能的影响。随着锆含量的增加和晶粒尺寸的减小，微观组织从

亚共晶变为共晶（FCC+Laves相）。图 1-23所示的摩擦系数-磨损率曲线显示，

Zr0.3在 600 ℃和 800 ℃时，摩擦系数和磨损率均有所下降，并且大幅降低（较室

温下）。除上节提到的相结构和氧化层的两点原因外，作者提到了不同氧化物的

作用。例如高温下 Fe3O4比 Fe2O3更致密，能够提供更好的耐磨性能。此外，V2O5

等氧化物还具有高温自润滑效果，降低了滑动阻力。

图 1-23 CoFeNi1.5VZr0.3 EHEA在不同温度下的（a）摩擦系数曲线图；（b）磨损率变化图[59]

图 1-24 Al0.8CrFeNi2.2 EHEA在 RT-900 ℃时的（a）摩擦系数曲线图；（b-e）磨痕表面形貌

SEM图[60]
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Vo等人[60]研究了经济高效的 Al0.8CrFeNi2.2共晶高熵合金的高温（RT、300、

600、900 ℃）摩擦学性能。摩擦曲线表明，在 RT-300 ℃时，摩擦系数波动较大，

600-900 ℃时波动减小，如图 1-24（a）所示。随温度升高，平均摩擦系数呈现

先上升后下降趋势，并且磨损率具有一定的波动性。这主要是由于磨损机制的改

变：室温至 300 ℃时的磨损机制是磨料磨损和黏着磨损；600-900 ℃时的磨损机

制是氧化磨损。而针对氧化磨损中氧化层对合金耐磨性的作用，作者认为在高温

下，共晶高熵合金的摩擦性能可能更取决于热硬度和氧化层的形成，而不是共晶

高熵合金基体。根据摩擦床形貌，如图 1-24（b-e）所示，随着温度升高，可以

看到当表面形成更多的氧化物时，摩擦系数会降低。

Vo等[61]探究氧化对 AlCoCrFeNi2.1 EHEA摩擦磨损性能的影响。文章选用往

复方式进行不同温度下（500、600、700、800和 900 ℃）的摩擦磨损实验。如

图 1-25（a）所示，在≤600 ℃时摩擦系数较低，波动幅度几乎可以忽略；当温度

≥700 ℃时，曲线出现磨合期，温度越高磨合越短，摩擦系数值跨度越大，随后

进入稳定期。从图 1-25（b）中可以看到，不同载荷下摩擦系数随着温度升高均

呈现先上升后下降再上升的趋势；载荷为 30 N时，磨损率变化趋势先升高后下

降趋势，如图 1-26所示。为了揭示氧化对摩擦性能的影响，他们将磨痕分为了

四层，即高热摩擦试验中产生的碎屑位于顶层、较厚的应变层、塑性变形层以及

基体层，如下图 1-27 所示。当温度低于 700 ℃时，磨损机制为磨粒磨损；当温

度达到 700 ℃以上时，磨痕内形成了摩擦床，摩擦床内的氧化物和超细颗粒起到

保护屏蔽作用，防止基体合金进一步磨损和损坏，此时磨损机制以氧化磨损为主，

同时还存在磨粒磨损和黏着磨损。

图 1-24 AlCoCrFeNi2.1 EHEA在（a）500 °C-900 °C时的摩擦系数曲线和（b）在不同载荷和

温度下的平均摩擦系数[61]
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图 1-26 AlCoCrFeNi2.1 EHEA在不同载荷和温度下的磨损率曲线[61]

图 1-27 AlCoCrFeNi2.1 EHEA的磨痕侧表面 SEM图像：（a）500 °C；（b）600 °C；（c）700 °C；

（d）800 °C；（e）900 °C[61]

综上所述，单相高熵合金的耐磨性研究已具有较好的基础。而

AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金具有独特的共晶结构以及良好的力学性能，

其耐磨性是否会受到载荷、滑动速度以及温度的影响，目前尚不可知。

1.5 研究意义与主要内容

1.5.1 研究意义

常见的高熵合金具有高强度，高韧性等优点，但在某些极端环境下往往出现

材料失效问题，例如在动态载荷环境下面临着冲击失效和长期高温环境下面临着

氧化磨损失效等问题。于是本研究重点关注上述问题，选用具有优异铸造性能和

良好强度-塑性能力的 AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金作为研究对象，研究其冲击性

能和耐磨性能具有重要意义。
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目前对 AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金的抗冲击性能研究大多集中在高应变速

率下（≥2000 s-1），这会给研究带来诸多问题，比如：（1）合金因高应变速率

产生的冲击力过大，导致局部化风险增加（如微裂纹、位错缠结等）；（2）高

应变速率下，合金变形迅速，容易产生绝热温升现象，这会改变合金内部的微观

组织等，干扰了对合金本身抗冲击性能的评估。此外，针对 AlCoCrFeNi2.1共晶

高熵合金耐磨性的研究亦存在几点不足：（1）氧化层和金属氧化物颗粒的作用

研究欠缺，例如不同温度下氧化层及金属氧化物颗粒的形成、破裂机制等；（2）

对 AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金高温耐磨性的研究较少，并且研究温度范围狭窄；

（3）高温环境下，温度对磨痕亚表层微观结构的影响尚不明确。

于是，本研究采用中低应变速率进行动态冲击试验，采用不同载荷、滑动速

度以及温度进行摩擦磨损试验。这不仅符合实际应用环境（发动机外壳、刹车盘

等），而且平衡了实验的可控性，降低了局部化的风险。

1.5.2 主要研究内容

本文以铸造 AlCoCrFeNi2.1 EHEA 为研究对象，系统探究其冲击性能、摩擦

磨损性能以及相关变形机制。研究内容如下：

（1）霍普金森冲击试验探究中低应变速率对 AlCoCrFeNi2.1 EHEA 动态冲

击性能的影响，深入探究合金的动态力学性能与变形结构的关系并分析其强韧化

机制。

（2）室温摩擦磨损试验探究不同载荷和滑动速度对 AlCoCrFeNi2.1 EHEA

摩擦磨损性能的影响，分析其磨损机制。

（3）高温摩擦磨损试验探究不同温度对 AlCoCrFeNi2.1 EHEA 摩擦磨损性

能的影响，深入探究不同温度对其微观组织结构的影响并分析高温磨损机制。
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第 2章 材料的制备与研究方法

2.1 实验方案及材料

2.1.1 实验方案

本文主要围绕 AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金，探究合金抗冲击性能和摩擦学

性能。实验方案如图 2-1所示：（1）对铸造后原始合金进行标准金相处理，通

过多种显微表征手段分析合金原始结构特征；（2）将原始样品制成标准冲击样

品，通过分离式霍普金森压杆系统进行冲击试验，通过多种显微表征手段分析变

形后合金微观结构特征，探究高应变速率对合金冲击性能、强韧化机制的影响；

（3）将原始样品制成标准摩擦样品，通过摩擦磨损试验机进行摩擦磨损试验，

通过多种显微表征手段分析摩擦后合金微观结构特征，探究不同载荷、滑动速度

和温度对合金耐磨性能、磨损机制以及变形行为的影响。

图 2-1 研究方案示意图

2.1.2 实验材料

实验所用材料为 AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金，使用型号为 ZG-10中频感应

熔炼设备，熔炼实验过程如下：首先，将设计合金成分的原材料放置于酒精中，

使用超声仪进行清洗后风干，然后对每种原材料进行称重配比，原材料的纯度均

高于 99.5 wt.%。将所配原材料放入己烘干的炉膛内坩埚中，抽真空至 10-2 Pa后

反充氩气至 0.06 MPa。熔炼过程的操作电压为 600 V，待原材料完全熔化后在

1500 ℃保温 10-15 min，最后浇注到已预热石墨铸型中冷却成型。石墨铸型内壁

涂覆 ZrO2涂层以防止碳的渗透。在合金熔液全部浇注模具时，开启电磁搅拌器，

在完全凝固后关闭电源，获得重约 2.5 kg的大块铸锭。
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2.2 显微硬度测试

探究原始样品和高温摩擦样品的维氏硬度（Vickers-hardness，HV），需要

对合金进行显微硬度测试。本实验所使用仪器为维氏硬度测试仪（HMV-G21 DT）。

在测试原始样品的维氏硬度前，需要将测试样品切割成 10×10×2 mm3的立方体

金属块，使用 400#-2000#的金刚石砂纸对样品表面打磨。待表面无明显划痕后，

依次使用 1.5 μm、1.0 μm、0.5 μm的抛光剂对其进行机械抛光。待表面呈现镜面

状态时，使用无水乙醇冲洗表面后冷风吹干，最终制得表面光洁无划痕的样品。

由于高温摩擦样品表面前期已进行金相处理，测试其表面显微硬度时直接测量即

可。

测试所使用载荷为 200 g，所施载荷保持时间为 15 s。为了保证所测硬度数

据的准确性，每个位置测试 15个数据点，去除最大值和最小值后取其平均值即

为该位置的维氏硬度值。

2.3 冲击性能测试

探究中低应变速率对 AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金抗冲击性能的影响，需要

对合金进行冲击试验。本试验所使用的仪器为分离式霍普金森压杆系统，示意如

下图。冲击试验开始前，首先将原始铸锭切割成 5×5×5 mm3的立方体金属块，

使用 400#-2000#的金刚石砂纸对其六个面进行打磨，待表面无明显划痕后，使用

颗粒直径 1-0.5 μm的金相喷雾抛光试剂对其进行机械抛光，待表面抛光至镜面

后，使用酒精冲洗干净并吹风机吹干，最终制成表面光亮无划痕的冲击样品。

为保证数据的可靠性，所有试验均在相同室温下（约 22 ℃）进行，整个试

验过程控制在 10 s内完成，每个应变速率下的冲击试验都重复 3次。

图 2-2 霍普金森压杆测试示意图
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2.4 摩擦性能测试

2.4.1 室温摩擦磨损试验

探究不同载荷和不同滑动速度对 AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金耐磨损性能的

影响，需要对合金进行摩擦磨损试验。本文所使用的仪器为 HT-1000型转盘式摩

擦磨损试验机。摩擦示意图 2-3 所示。摩擦磨损试验开始前，将铸锭切割成

10×10×2 mm3金属块，使用 400#-2000#的金刚石砂纸对其中一个矩形面进行打

磨，依次使用颗粒直径 1.5、1.0、及 0.5 μm的金相喷雾抛光试剂对其进行机械抛

光，最终制成表面光亮无划痕的摩擦样品。

图 2-3 转盘式摩擦示意图

表 2-1 不同载荷和滑动速度摩擦磨损试验参数

编号 载荷（N） 滑动速度（mm/s）

1 5 30

2 10 30

3 15 30

4 10 60

5 10 120

打开试验机设置相关参数，如表 2-1所示。参数设置完成后将合金固定在样

品盘中，随后进行摩擦力调零，摩擦力调零在±0.2范围内。开始试验。试验结束

后，保存数据，关闭试验机，最后取出合金。每个参数下的合金样品都重复上述

操作多次，以确保试验结果的准确性。

2.4.2 高温摩擦磨损试验

摩擦磨损试验。本文使用型号为 HT1000 型往复式摩擦磨损试验机探究

AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金的高温摩擦性能。摩擦示意图如图 2-4所示。样品尺
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寸为 20×5×2 mm3，高温摩擦磨损试验开始前，表面处理同室温摩擦样品。

所选对磨副需具有高的硬度并且高温下有很好的抗氧化性，所以本文摩擦磨

损试验均选用Φ5 mm的 Si3N4球，频率为 8 Hz（约为 30 mm/s），单次行程为 2 mm，

试验时间为 30 min，载荷为 10 N。打开试验机设置相关参数，参数设置完成后

将合金固定在样品盘中，随后进行摩擦力调零和升温，摩擦力调零在±0.2范围内，

升温速率为 10 ℃/min。温度达到预定温度后保温相同时间 35 min（试验开始前

保温 5 min，试验时间 30 min），开始试验。试验结束后，保存数据，关闭试验

机停止保温，使合金在升温炉中冷却至室温，最后取出合金。每个温度下的合金

样品都重复上述操作多次，以确保试验结果的准确性。

图 2-4 往复式摩擦示意图

2.5 微观结构表征

2.5.1 光学显微观察

本实验中用于观察金相（Ography Metall，OM）的试样取自于铸锭的一部分，

首先采用电火花线切割设备将铸锭材料切割成金相样品，尺寸为 10×10×2 mm3。

样品表面处理同摩擦样品。对抛光完成的试样进行腐蚀，金相腐蚀液选用的是王

水试剂（浓盐酸体积：浓硝酸体积=3:1），金相腐蚀时间~5 s，最后使用光学显

微镜（舜宇 CX40M金相显微镜）对金相试样进行观察。

2.5.2 X射线衍射分析

本实验中的 X射线衍射（X-ray Diffraction，XRD）样品和金相样品来源相
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同。首先采用电火花线切割设备将铸锭材料切割成 XRD样品，尺寸为 10×10×2

mm3。样品表面处理同摩擦样品。X射线衍射仪使用的是 CuKa辐射，型号为德

国-布鲁克-Bruker D8 ADVANCE，如图，测试电压为 40 kV，电流为 40 mA，光

斑尺寸为 500 μm，扫描速度为 2 °/min，扫描角度范围为 20-80°。

2.5.3 表面三维形貌分析

针对摩擦磨损实验后的样品，需要进行磨痕表面三维形貌观察。表面三维形

貌测试使用的是 SuperView W1光学 3D表面轮廓仪。将摩擦磨损合金试样放入

扫描镜头下方，高温摩擦试样均选取垂直摩擦方向位置拍摄，不同载荷和转速试

样均选取摩擦环左侧位置拍摄。为了获取准确的磨痕轮廓尺寸，计算其磨损量，

每个位置选取 10条磨痕轮廓曲线，每条曲线间隔 5 μm，计算其平均值。磨损量

（V）由公式（2.1）计算，通过磨损量以及上节相关参数计算磨损率（W），其

计算公式为（2.2）。其中，S为轮廓横截面积，l为单次行程或者圆环周长，F

为载荷， L为总路程。

lSV  （2.1）

VL
FW  （2.2）

2.5.4 扫描电子显微观察

本实验中对冲击样品和摩擦样品进行扫描电镜观察（Scanning Electron

Microscope，SEM），对磨痕进行能谱分析。将冲击样品和摩擦样品放入酒精溶

液中室温超声 5-10 min，去除油渍和粉末，再用酒精冲洗一遍，冷风吹干。所使

用的扫描电镜型号为 FEI - Quanta 250。搭配有能量色散谱仪（Energy Dispersive

Spectrometer，EDS）探头（Oxford）进行元素分析。

2.5.5 X射线光电子能谱分析

本实验中对摩擦样品进行 X 射线光电子能谱（X-ray Photoelectron

Spectroscopy，XPS）分析，用作分析磨痕中各元素的价态，从而判断氧化物的

存在形式。XPS粉末样品是在摩擦磨损试验结束后将磨屑粉末收集，用称量纸包

裹后密封，重量约为 20 mg。XPS测试使用的仪器型号为 Thermo Scientific Nexsa，

激发源类型为单色化铝靶（E=1486.68 eV），实验电压为 12000 V，功率为 72 W，

真空度优于 5×10-9 mBar，分析及处理数据使用的软件为Avantage和XPSPEAK41。
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2.5.6 背散射电子衍射分析

本实验中对原始样品和冲击后的样品进行背散射电子衍射分析（Electron

Backscatter Diffraction，EBSD）。EBSD 样品的制备步骤：（1）使用电火花线

切割机切割成厚度为 0.5 mm的薄片；（2）使用 800#-2000#砂纸机械打磨至~40

μm；（3）进行电解抛光，电解液为高氯酸+乙酸（体积分数比为 1:9），温度为

室温，操作电压为 35-50 V，时间为 40-55 s。EBSD扫描和数据分析使用搭配有

牛津 EBSD探头和 HKL Channel 5软件的 SEM上进行，设备型号为 Zeiss Auriga。

2.5.7 透射电子显微观察

本实验中对霍普金森压杆测试样品和高温摩擦磨损样品使用了透射电子显

微镜（Transmission Electron Microscope，TEM），用来确定合金中不同相的晶体

结构。在使用透射电子显微镜之前，需要对两种样品进行制备。

冲击透射样品的制备步骤：（1）使用电火花线切割机切割成厚度为 0.5 mm

的薄片；（2）使用 800-2000#砂纸机械打磨至~40 μm；（3）使用上海交大科教

设备技术有限公司的产品电解双喷仪减薄至穿孔。电解液为高氯酸+乙醇溶液（体

积分数比为 1:9），温度为-30 ℃，电压为 30 V，电流为 30 mA。拍摄明场像、

暗场像和衍射斑点 TEM电镜型号为 FEI-Tecnai G2 20 S-TWIN，操作电压为 200

kV。

摩擦透射样品制备步骤：（1）使用美国 FEI Scios 2 HiVac型聚焦离子束扫

描电镜（FIB-SEM），在磨痕表面镀上碳作为保护层，取磨痕最中心位置切割，

切割厚度~50 nm；（2）切割后的样品不需要进一步减薄可直接进行 TEM观察，

本实验中拍摄明场像、暗场像、衍射斑点使用的 TEM电镜型号为美国 FEI Talos

F200X G2，操作电压为 200 kV，能谱分析使用的是型号为 Super-X。
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第 3章 AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金的冲击行为研究

3.1 引言

本章使用铸造双相 FCC+BCC结构的 AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金作为试验

样品，采用分离式 Hopkinson压杆系统，进行中低应变速率下的冲击试验，系统

探究中低应变速率下 AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金动态力学行为和变形机制，最

终揭示优异抗冲击性能的来源。

3.2 原始微观结构观察

图 3-1 是 AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金的金相组织形貌，从图中可以看出

EHEA是由两相结构组成，分别标记为“1”和“2”，其中 1的衬度为灰色，2

的衬度为白色。共晶双相生长构成的两种微观结构，一种为岛屿分布结构，岛屿

状“1”相分布在“2”相之中，如图 3-1（b）所示。另外一种是规则排列的平行

片层结构。在这两种结构中，相界面均保持紧密结合，几乎没有缩松缩孔等铸造

缺陷。结果表明，AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金的独特设计和制备是成功的。为

了进一步揭示共晶高熵合金的双相结构，对其进行 EBSD和 XRD表征分析。

图 3-1 AlCoCrFeNi2.1EHEA的光学显微图像：（a）低倍共晶形貌；（b）高倍共晶形貌

图 3-2是 AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金的 EBSD图谱和 XRD图谱。图 3-2（a）

和（b）为 AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金中的 FCC/BCC片层组织。显然，BCC相

在 FCC相中具有片层状和岛状两种形态，BCC相和 FCC相的体积分数分别约为

33%和 67%；另外，从 3-2（c）的 XRD图谱中观察到共晶高熵合金的特征峰清
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晰可见，证明了共晶的双相晶体结构，分别为 FCC（L12）和 BCC（B2）。

图 3-2 AlCoCrFeNi2.1 EHEA的 EBSD图像和 XRD图谱：（a）典型的 EBSD 晶体取向图，

插入了反极图颜色代码，显示了铸态 AlCoCrFeNi2.1 EHEA 的初始显微组织；（b）

相图；（c）XRD图谱

图 3-3 AlCoCrFeNi2.1 EHEA中 Al，Co，Cr，Fe 和 Ni 元素分布的 EDS 图像

表 3-1 Al，Co，Cr，Fe 和 Ni 元素在 AlCoCrFeNi2.1EHEA FCC 相和 BCC 相中的原子

百分比（at.%）

Al Co Cr Fe Ni

Nominal 16.39 16.39 16.39 16.39 34.43

FCC（L12） 12.91 18.63 18.41 19.16 30.89

BCC（B2） 26.28 13.38 12.29 12.68 35.36

图 3-3 显示出 AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金的 SEM-EDS 图谱。结果表明 Al

元素在研究区内表现出明显的偏析，而 Co、Cr、Fe 和 Ni 元素在研究区内分布

均匀，并无偏析现象；两相中五种元素详细的原子百分比如表 3-1所示。
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3.3 冲击性能分析

AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金在不同应变速率下的工程应力-应变曲线如图

3-4（a）所示。实验结果显示，在应变速率为 500 ~ 1500 s-1的范围内，流动应力

随应变的增加而增加，表明冲击能量的持续吸收。然而，流动应力的最终下降意

味着 Hopkinson杆上压缩载荷的终止，而不是样品失效，这与拉伸断裂试样的曲

线不同。如图 3-4（a）所示，屈服强度（σy）从 500 s-1时的 803.8 MPa 增加到

1500 s-1时的 1006.8 MPa，表明 AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金发生应变速率硬化。

在低层错能（Stacking Fault Energy，SFE）的单相 FCC合金中，这种应变速率硬

化归因于声子拖曳效应会钉扎全位错，导致其运动速度不能与高应变速率匹配从

而诱发的大量不全位错[62,63]。而 AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金的潜在变形机制将

在后面讨论。

图 3-4 Hopkinson 冲击下 AlCoCrFeNi2.1 EHEA 的性能曲线： (a)工程应力 -应变曲

线； (b)应变硬化速率曲线

图 3-4（b）给出了应变硬化速率Θ（Θ =∂σt/∂εt，其中σt和εt分别表示真应力

和真应变）曲线，在所有测量的应变速率下表现出三个不同的阶段。AlCoCrFeNi2.1

共晶高熵合金的Θ曲线在初始 I阶段快速下降，表明弹性到塑性的过度阶段；在

II阶段表现为平台型波动，表明持续应变硬化阶段。平台的宽度随应变速率的增

加而增加，表明恒定的应变硬化。由于测试结束导致Θ曲线下降则为Ⅲ阶段，表

明流变应力终止。

为了定量分析应变速率对共晶高熵合金抗冲击性能的影响，本文使

用应变硬化指数（n）和应变速率敏感因子（m）。根据 Ludwik 方程，

如公式（3.1）所示，应变硬化指数 n 可计算为：
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n
pK  y （3.1）

式中 εp 为真塑性应变，K 为强度系数。如图 3-5（a-c）所示，n 值从 500

s-1时的 0.646 增加到 1000 s-1时的 0.683，但在 1500 s-1时下降到 0.567。

应变速率敏感因子 m 由式（3.2）表示：

m = ∂lnσy

∂lnε�
（3.2）

式中��为应变速率。如图 3-5（d）所示，应变速率敏感因子评估为 0.198。

图 3-5 AlCoCrFeNi2.1 EHEA 在不同应变速率冲击下的试验真应力 -应变曲线及

Ludwik 方程拟合曲线： (a) 500s -1； (b) 1000s -1； (c) 1500s -1； (d)屈服应力随应变

速率变化的双对数曲线

3.4 冲击形貌分析

3.4.1 表面形貌观察

为了探究共晶高熵合金的变形机制，首先采用 SEM 对动态变形后的

AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金表面形貌进行了细致的观察。如图 3-6（a-c）所示，

在所有样品的低倍数全局视图中，样品表面既没有检测到剪切带，也没有检测到

微裂纹，表明该共晶高熵合金具有抗绝热剪切的能力。此外，当应变速率增加至

1000 s-1和 1500 s-1时，表面变得粗糙，滑移痕迹增加，如图 3-6（d-f），这是由

于更多的位错滑移到材料表面[64]。
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图 3-6 与冲击方向平行的 AlCoCrFeNi2.1 EHEA 表面形貌 SEM 图像：（a）500 s-1；（b）

1000 s-1；（c）1500 s-1；（d-f）为（a-c）对应的高倍图像

3.4.2 变形组织演变

为了进一步定量地揭示微观组织的演变，采用了 EBSD方法。图 3-7（a-c）

显示了包含小角度晶界（Low-angle Grain Boundary，LAGB）和大角度晶界

（High-angle Grain Boundary，HAGB）的反极图（Inverse Pole Figure，IPF）。

同时，图 3-8分别为 BCC相和 FCC相的小角度晶界百分比演变情况。在应变速

率为 500 s-1时，BCC相和 FCC相中小角度晶界的比例分别为 60%和 58.2%。在

1500 s-1时，BCC和 FCC相中小角度晶界的百分比分别高达 94%和 91%。

图 3-7 AlCoCrFeNi2.1 EHEA在不同应变速率冲击下的典型 EBSD形貌图:（a）500 s-1；（b）

1000 s-1；（c）1500 s-1

图 3-8 AlCoCrFeNi2.1 EHEA在不同应变速率冲击下 FCC/BCC相中小角度晶界百分比演变图
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AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金的变形结构随应变速率增加的演变过程如图 3-9

（a1-c1）所示。FCC相中变形组织的体积分数从 500 s-1时的 9.43%增加到 1500 s-1

时的 66.92%，BCC相中变形组织的体积分数从 500 s-1时的 26.71%增加到 1500 s-1

时的 69.55%，而再结晶和亚结构的体积分数则明显减少，如图 3-10（a）所示。

核心平均取向差（Kernel Average Misorientation，KAM）是能够描述晶体材

料中的几何必须位错密度的重要指标。核心平均取向差小表示材料在冲击后微观

组织的变化较小，晶粒内部的取向保持相对稳定。这反映出材料的微观结构具有

较好的稳定性，能够在高应变率加载下抵抗较大的结构变化，也意味着材料内部

的原子排列在冲击过程中没有发生严重的紊乱和错排。图 3-9（a2-c3）所示为不

同应变速率下 BCC和 FCC相的核心平均取向差。随着应变速率的增加，核心平

均取向差明显增加，表明位错密度随应变速率的增加而增大。根据 EBSD数据得

到的核心平均取向差角θKAM，由公式（3.3）可以计算出位错密度ρ[65–67]:

xb
2 KAM  （3.3）

其中 x为长度单位，等于两倍的实验扫描步长；b为柏氏矢量。

图 3-9 Hopkinson冲击试验下 AlCoCrFeNi2.1 EHEAs的变形结构图、FCC相的核心平均取向

差图和 BCC相的核心平均取向差图：（a1-a3）500 s-1；（b1-b3）1000 s-1；（c1-c3）1500 s-1
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图 3-10为 AlCoCrFeNi2.1 EHEA中 FCC相和 BCC相的再结晶、亚结构和变

形结构的体积分数以及相位错密度随应变速率变化曲线。通过相关公式计算得出，

FCC相的位错密度从 500 s-1时的 1.31 ×1014 m-2增加到 1500 s-1时的 2.57 ×1014 m-2；

而 BCC 相中的位错密度从 500 s-1时的 1.37 ×1014 m-2增加到 1500 s-1时的 2.62

×1014 m-2，如表 3-2所示。

图 3-10 AlCoCrFeNi2.1 EHEA在不同应变速率冲击下 FCC相和 BCC 相中（a）再结晶、亚结

构和变形结构的体积分数和（b）位错密度（ρ）的变化图

表 3-2 AlCoCrFeNi2.1 EHEA在不同应变速率冲击下 FCC相和 BCC相中再结晶、亚结构和变

形结构的体积分数和位错密度ρ变化表

�� (s-1)
Vrecry. (%) Vsub. (%) Vdef. (%)  (×1014m-2)

FCC BCC FCC BCC FCC BCC FCC BCC

500 1.25 8.15 89.32 65.14 9.43 26.71 1.31 1.37

1000 0.65 1.6 67.88 68.8 31.47 29.6 1.8 1.94

1500 0.73 1.72 32.35 28.73 66.92 69.55 2.57 2.62

图 3-11为冲击后 AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金样品的透射电镜观察，揭示了

500 s-1应变速率下的潜在变形机制。由图可知，位错平面滑移在 FCC相中占主

导地位，表现为不连续的滑移迹线，如图 3-11（a）所示。而在 BCC相中，观察

到高密度的纳米析出物。如图 3-11（b）左下角所示，由于纳米析出物的钉扎效

应，位错的形状发生变化，在 BCC相中呈现出箭头形状的位错（用绿色三角形

标记）。因此，析出强化效应有助于提高 BCC相的强度。图 3-11（a）和图 3-11

（b）的右上角插图分别为 FCC相和 BCC相对应的选区电子衍射图。超晶格斑

点（分别用绿色和青色圆圈标记）的存在揭示了有序的 L12和 B2相。在 1000 s-1

时，两组{111}滑移面上的位错平面滑移在 FCC相被激活，如图 3-12（a）所示。
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此外，高密度位错在相界处（Phase Boundary，PB）积聚。在 BCC相中，由于

纳米析出物的钉扎效应，位错形状再次发生改变，形成环状位错（用绿色箭头表

示），如图 3-12（b）所示。当应变速率达到 1500 s-1 时，位错密度显著增

大，平面滑移迹线之间的间距变窄，位错沿{111}的共面位错滑移加剧，

导致位错在滑移面上密集堆积；此外，由于 FCC 相中固溶原子、低层

错能（SFE）以及半共格相界面（FCC/BCC 界面）对位错运动产生强烈

阻碍，位错难以通过交叉滑移或攀移逃逸，被迫在滑移面上聚集，最终

形成高密度位错墙（High Density Dislocation Walls，HDDWs，用粉色

箭头标记），如图 3-13（a）所示。在 BCC 相，高密度位错相互纠缠，

难以区分，如图 3-13（b）所示。

图 3-11 在 500 s-1应变速率时 AlCoCrFeNi2.1 EHEA 冲击后样品的微观结构：（ a）FCC

相的微观结构；（b）BCC 相的微观结构，

其中，黄线、红色箭头、绿色三角形分别代表滑移痕迹、纳米析出、箭头形位错

图 3-12 在 1000 s-1应变速率时 AlCoCrFeNi2.1 EHEA 冲击后样品的微观结构：（ a）FCC

相的微观结构；（b）BCC 相的微观结构，

其中，图中标识同图 3-11，白色箭头和绿色箭头分别代表相边界（PB）和位错

环
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图 3-13 在 1000 s-1应变速率时 AlCoCrFeNi2.1 EHEA 冲击后样品的微观结构：（ a）FCC

相的微观结构；（b）BCC 相的微观结构，

其中，图中标识同图 3-11，粉色箭头代表高密度位错墙（HDDWs）

3.5 强韧化机制分析

由图 3-4可知，AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金在三种应变速率下均表现为连续

应变硬化，且应变速率硬化明显。应变硬化和应变速率硬化是不同力学性能的外

在表现，受内部变形机制的影响，如高浓度的溶质原子、纳米析出物和相界。随

着应变速率的增加，位错结构由 500 s-1时的滑移迹和箭头形位错发展到 1000 s-1

时的位错环和 1500 s-1时的高密度位错墙。变形组织的体积分数和位错密度显著

增加。仔细检查样品表面，既没有发现剪切带，也没有发现微裂纹（图 3-6）。

根据 Recht[68,69]提出的模型，高应变硬化和应变速率硬化的协同作用可有效抑制

剪切局部化的萌生，从而使材料具备优异的抗绝热剪切能力。例如，有报道称

Al0.3CrFeCoNi 共晶高熵合金也表现出类似的高应变硬化能力，这与其对剪切局

部化的显著抗性密切相关[70]。

（1）应变硬化机制

当前的 AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金表现出优异的应变硬化效应，在 II阶段

表现出明显的平台状波动，如图 3-3（b）所示。这与高 SFE材料在弹塑性过渡

区后Θ单调降至负区域有很大不同[71]。根据以往的研究，类平台阶段 II 是由孪晶

诱导塑性（Twinning-Induced Plasticity，TWIP）效应[72]和 TRIP效应[73]以及异质

变形诱导（Heterogeneous Deformation-Induced，HDI）硬化效应[74]造成的。而在

目前的 AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金中，与晶格阻力、纳米析出和相界相关的位

错行为占主导地位。如图 3-5（a-c）所示，AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金具有较高

的应变硬化指数（n>0.567）。该值大于粗晶 Cu，仅为~0.35[75]。应变硬化指数高，
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表明位错储存能力大，应变硬化能力强，增强了 AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金的

抗冲击能力。

然而，下一个问题是，高位错存储容量来自哪里？首先，AlCoCrFeNi2.1共

晶高熵合金的多组分设计显著提高了位错存储容量。高浓度的溶质原子产生强烈

的声子拖曳效应，导致完全位错和不全位错的滑移速度极低[76]。此外，弹性模量

和原子尺寸失配导致 AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金的局部晶格畸变。组成元素的

剪切模量和原子尺寸差异较大（Al: G=25 GPa，r=1.43 Å；Co: G=83 GPa，r=1.26

Å；Cr: G=115 GPa，r=1.28 Å；Fe: G=41.3 GPa，r=1.27 Å；Ni: G=80 GPa，r=1.21

Å）。由公式（3.4）可计算出平均原子尺寸差δ为[77,78]：







n

1

2)/1(
i

ii rrx （3.4）

其中 ri和 xi分别是 I 元素的原子半径和原子百分比，r 是平均原子半径。在

AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金中，FCC相和 BCC相的δ分别为 0.038和 0.071。相

比之下，CrMnFeCoNi HEA的δ仅为 0.0207。因此，局部晶格畸变产生的短程应

力场延缓了位错的运动，导致了强烈的固溶效应和位错的积累[79]。不同的是，

FCC相中相对较低的 SFE有利于位错的平面滑移，防止位错的交叉滑移，从而

促进位错的积累，如 3-11（a）、3-12（a）、3-13（a）所示。而在 BCC相中，

高密度的纳米析出物阻碍了位错的发生，导致位错的增殖，如图 3-11（b）、3-12

（b）、3-13（b）所示。此外，据报道，BCC和 FCC相之间的相界是半共格的，

并且足够强，可以承受高应力[24]。相界是位错滑移的有效障碍，并提供背应力，

有助于 AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金的位错积累能力。综上所述，AlCoCrFeNi2.1

共晶高熵合金的高应变硬化源于其存储高密度位错的能力，这与强固溶钉扎、析

出强化和界面强化的综合作用有关。

（2）应变速率硬化机制

高应变速率硬化也是 AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金具有优异抗冲击性的重要

因素。如图 3-5（d）所示，目前的 AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金的应变速率敏

感因子 m为 0.198。而 CrMnFeCoNi HEA、CrFeCoNi HEA和 Al0.1CoCrFeNi HEA

的 m值分别为 0.028[79]、0.048[80]和 0.017[81]。特别是 AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金

的 m值远高于传统 FCC相结构材料（m≤0.01）[82–84]。高应变速率敏感因子被
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认为是由声子与可移动位错相互作用引起的位错运动的粘阻效应。此外，高 m

是位错密度提高的指标[85]。

激活体积是评价塑性变形过程中溶质拖拽和位错滑移等热激活过程的另一

个广义参数。激活体积随应变速率敏感因子呈反比趋势，由公式（3.5）可计算

为[86]：

m
TkTkV B

B



 ln3ln3
.

* 






 （3.5）

式中，kB为玻尔兹曼常数，T为温度。由式（7）可知，目前的 AlCoCrFeNi2.1共

晶高熵合金的激活体积ΔV*为 2.7 b3，远小于 CrMnFeCoNi HEA的激活体积（76.8

b3）[80]。在之前的研究中，据报道 BCC相金属中滑移螺位错的扭结对的激活体

积为 1-10 b3[80,87,88]。同时，激活体积小意味着位错滑移的平均自由程短，表明障

碍物导致 AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金发生纳米级滑移。综上所述，以高应变速

率敏感因子和微小激活体积ΔV*为特征的高应变速率硬化是由BCC相中滑移螺

位错的扭结对、固溶原子和纳米析出物引起的钉扎效应以及 FCC和 BCC相中由

短程有序和晶格畸变引起的高摩擦应力共同作用的结果[89–91]。

3.6 本章小结

在这项工作中，研究了 AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金在 500-1500 s-1应变速率

下的动态冲击行为。进一步分析变形后试样的变形和强化机理。可以得出主要结

论:

（1）AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金表现出应变速率硬化效应，屈服强度从 500

s-1时的 803.8 MPa增加到 1500 s-1时的 1006.8 MPa。对 AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合

金的应变速率敏感因子 m和激活体积ΔV*分别评价为 0.198和 2.7 b3，表明位

错运动受限。

（2）AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金表现为连续应变硬化效应，应变硬化指数

n为 0.567-0.683。没有检测到任何绝热剪切带，表明其承受动载荷的能力较好。

（3）在 FCC相中，在 500和 1000 s-1时位错沿{111}面的平面滑移占主导地

位。在 1500 s-1时位错沿{111}面的共面滑移加剧，滑移间距变窄，导致位错在滑

移面上密集堆积。此外，FCC相中固溶原子、低层错能（SFE）以及半共格相界

面对位错运动产生强烈阻碍，位错难以通过交叉滑移或攀移逃逸，被迫在滑移面
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上聚集，最终形成高密度位错墙。在 BCC相中，高密度的纳米析出物产生了显

著的析出强化效应，表现为箭头型位错、位错环和位错缠结。
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第 4章 载荷和滑动速度对 AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金的摩

擦行为研究

4.1 引言

据 1.5 节所述，本章通过对 AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金进行室温摩擦磨损

试验，系统探究不同载荷和滑动速度对 AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金摩擦性能、

磨损机制以及氧化物的影响。

4.2 摩擦系数和磨损率

4.2.1 摩擦系数

图 4-1 显示了 AlCoCrFeNi2.1 EHEA 在不同载荷和滑动速度下的摩擦系数

（Coefficient of Friction，COF）与时间关系曲线。在所有条件下，COF 曲线都

呈现出先磨合后稳定的状态。磨合状态下的 COF持续增加是由于磨痕表面受损

和接触面积增大所致[58]。在金属基体和对磨副的两个接触面达到自适应平衡后，

COF会进入稳定状态[58]，如图 4-1（a）所示。随着载荷和滑动速度的增加，稳

定状态下的 COF波动更大。在之前的研究中发现，这种现象与干滑动摩擦接触

过程中同时发生的三体磨损以及磨痕表面上周期性的局部沉积、断裂和碎屑的清

除有关[49,92]。如图 4-1（b）所示，平均摩擦系数（Mean Coefficient of Friction，

MCOF）曲线显示了 30 mm/s的恒定滑动速度下，随着法向载荷从 5 N增加到 15

N，平均 COF呈现单调下降趋势，从 0.78降低到 0.69。在法向载荷为 10 N的恒

定条件下滑动速度从 30 mm/s增加到 120 mm/s时的平均 COF变化不大。

图 4-1 AlCoCrFeNi2.1 EHEA在不同载荷和滑动速度下的（a）COF与时间关系曲线；（b）

平均 COF 与载荷和滑动速度变化曲线
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4.2.2 磨损率

AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金的三维磨痕形貌图和二维磨痕轮廓图如图 4-2

和图 4-3（a）所示。图中描绘了在不同载荷和滑动速度组合条件下形成的磨痕轨

迹的深度和横向宽度的差异。在 5 N-30 mm/s下，磨痕表面磨损轨迹较浅并且狭

窄，如图 4-2（a）和图 4-3（a）所示，说明此参数下的磨损率较低。最大深度为

~5 μm，横向宽度为~320 μm。根据公式（2.1）和（2.2）计算得出磨损率为 5.72×10 -5

mm3/N•m，如图 4-3（b）所示。随着载荷和滑动速度的增加，深度和横

向宽度均有明显增加，如图 4-2（a）和图 4-3（a）所示。在 15 N-30 mm/s

的参数下，磨痕的最大深度和横向宽度分别为~20 μm、~649 μm。而在 10

N-120 mm/s 参数下磨痕的最大深度和横向宽度分别为~28 μm、~903 μm。如图

4-3（b）所示，随着载荷的增加，磨损率单调增加，在 15 N-30 mm/s 时，磨

损率为 19.99×10 -5 mm3/N•m。随着滑动速度的变化，磨损率呈现先增大

后减小的趋势，在 10 N-60 mm/s时，磨损率有最大值为 14.56×10 -5 mm3/N•m。

图 4-2 AlCoCrFeNi2.1 EHEA在（a）5 N-30 mm/s；（b）10 N-30 mm/s；（c）15 N-30 mm/s；

（d）10 N-60 mm/s；（e）10 N-120 mm/s组合条件下磨痕表面三维形貌图

图 4-3 AlCoCrFeNi2.1 EHEA在不同载荷和滑动速度下的（a）磨痕二维轮廓曲线；（b）磨损

率变化曲线
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4.3 磨痕形貌及磨损机制分析

4.3.1 载荷对磨痕形貌及磨损机制的影响

图 4-4 观察了 AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金在不同载荷和滑动速度下的磨痕

SEM，以了解其摩擦学行为。如图 4-4（a）所示，在 5 N-30 mm/s条件下试样磨

痕表面沿滑动方向出现相互平行的凹槽/犁沟，这说明此时由微凸起犁耕磨痕表

面造成的磨粒磨损机制占主导地位[93,94]。此外，通过微凸起和一些光滑区域来验

证黏着磨损和塑性变形，如图 4-4（a2）中白色虚线所示，从合金基体中脱落的

少量磨损碎屑被组合在一起。AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金的磨痕表面中 Al、Co、

Cr、Fe、Ni和 O元素的质量百分比和 EDS图谱如表 4-1和图 4-5所示。对于在

5 N-30 mm/s下测试的样品，在磨痕表面上可以检测到 O元素，特别是在磨损碎

屑的位置，如图 4-5（a）所示。因此可以得出结论，氧化磨损机制在试验过程中

也起作用。

当载荷增加至 10 N-30 mm/s时，AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金磨痕表面变得

光滑，均匀分布着许多浅沟槽，如图 4-4（b1）所示。在滑动过程中，重复剪切

导致沟槽的边缘变得更加锋利，如图 4-4（b2）所示，沟槽边缘的局部剥离形成

磨损碎屑，产生微切削效应[95]。因此，此参数下主要的磨损机制是微犁和微切削

引起的磨粒磨损[96]。此外，少量釉质层不连续，周围有一些磨损碎片和细小磨损

颗粒。釉质层的形成是氧化磨损发生的标志[93]。如图 4-5（b）所示，在 EDS图

中可以明显看出 O元素在釉层上的集中。由于反复滑动，釉层上形成裂纹，如

图 4-4（b1）所示，氧化层破碎成细小的碎片和颗粒，如图 4-4（b2）所示。磨

痕表面存在可移动的氧化物颗粒，导致磨损率增加，如图 4-3（b）所示，这可归

因于氧化物本身的滑擦作用[97]。相反的，这些磨粒的滚动降低了平均 COF，如

图 4-1（b）所示。在 15 N-30 mm/s参数下测试后，大部分磨痕表面被形成的釉

层覆盖，釉层上分散着氧化物碎片和丰富的细小磨粒，如图 4-4（c1）所示。相

对的，O元素在釉层部位的分布更加均匀，如图 4-5（c）所示。在釉层上也观察

到大量裂纹，如图 4-4（c2）所示。此外，如图 4-4（c1）所示，一小部分的凹槽

/犁沟仍然可见，EDS图谱表明这些区域是贫氧的。然而很难确定它们是否起源

于釉层的形成或者随后的剥离。在之前的研究中，氧化层的形成已被确定为保护

金属基体免受对磨副直接接触的关键机制，从而有助于显著降低磨损率[97–100]。
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然而，在目前的研究中，15 N的磨损率显著升高（大约是 10 N的两倍）证实了

在 15 N的高载荷影响下，釉层中发生周期性局部断裂和分层。由此可以确定，

在离心力的作用下氧化物逃离，不足以为合金基体提供保护的功能。事实上，由

于氧化物未被压实，这一过程实际上加速了磨损[97]。

图 4-4 AlCoCrFeNi2.1 EHEA在不同载荷下的磨痕表面 SEM图像，其中，（a1-2）5 N-30 mm/s；

（b1-2）10 N-30 mm/s；（c1-2）15 N-30 mm/s
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图 4-5 AlCoCrFeNi2.1 EHEA在不同载荷下的磨痕表面 SEM图像和相应的 EDS图像，其中，

（a1-2）5 N-30 mm/s；（b1-2）10 N-30 mm/s；（c1-2）15 N-30 mm/s

表 4-1 AlCoCrFeNi2.1 EHEA在不同载荷下磨痕表面 Al，Co，Cr，Fe，Ni和 O元素的含量表

Composition

(wt.%)
Al Co Cr Fe Ni O C Si

5N 6.26 14.36 11.62 13.66 29.95 16.45 6.81 0.89

10N 6.07 13.86 11.36 13.22 28.51 19.73 5.80 1.43

15N 6.70 14.62 11.80 13.56 29.92 16.61 6.12 0.67
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图 4-6中所示的 XPS结果显示了 AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金磨痕表面上的

元素的化学键状态。如 Al2p光谱所示，氧化峰（Al2O3）和金属峰（AlNix）都

可以识别出来。此外，在高浓度 Ni和 Al元素的 AlCoCrFeNi2.1 EHEA中，Cr元

素容易在磨痕表面形成无机酸盐（NiCr2O4和 CoCrO4），有利于形成紧凑的氧化

摩擦层，也称为釉质层[101]。但由于反复滑动，氧化层形成裂纹（图 4-4b1所示)，

氧化层破碎成小碎片和颗粒（图 4-4b2 所示)。在磨痕表面上可移动的氧化物颗

粒的存在导致了磨损率的增加（图 4-3b所示），这可以归因于氧化物本身的滑

擦作用。相对的，这些粒子的滚动降低了平均摩擦系数（图 4-1b所示）。

图 4-6 AlCoCrFeNi2.1 EHEA在 10 N-30 mm/s下磨痕表面的 XPS图谱，

其中（a）Al；（b）Co；（c）Cr；（d）Fe；（e）Ni；（f）O

4.3.2 滑动速度对磨痕形貌及磨损机制的影响

滑动速度对磨痕表面形貌的影响如图 4-7所示。与 10 N-30 mm/s下的试样

相比，10 N-60 mm/s下试样的磨痕表面形貌显示出丰富的釉层、氧化物碎屑以及

细小的磨损颗粒，如图 4-7（a1，a2）所示，与 15 N-30 mm/s下的试样相似。对

图 4-8（a）中连续釉层进行 EDS分析，表明富集了大量的 O元素。先前的研究

表明，高速滑动会产生摩擦热，从而导致氧化[97,100,102]。在 10 N-60 mm/s和 15 N-30

mm/s下的测试样品的釉层形貌略有不同，前者显示出较小的岛状尺寸。此外，

釉层面未发现明显裂纹。然而，可以得出结论，载荷和滑动速度的增加对磨痕表

面釉层和颗粒的形成具有相似的影响。需要注意的是，摩擦实验的时间被限制在

30分钟，这意味着更高的滑动速度导致更多的摩擦循环和总滑动距离。在磨损
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形貌相似的情况下，在 10 N-60 mm/s下测试的样品的磨损率低于 15 N-30 mm/s

下测试的样品，尽管前者经历了更多的摩擦道次。这说明在低负荷条件下，釉层

保持完整，起到了有效的保护作用[97–100]。以 120 mm/s速度测试的样品与以 60

mm/s速度测试的样品的比较显示，磨损轨迹上的磨损碎片和颗粒数量显著减少，

如图 4-7（b1）所示。这一现象与 CoCrFeNiMo0.2 HEA中观察到的相似，HEA在

最大滑动速度为 240 mm/s的情况下，磨痕表面很少出现磨损碎屑，几乎没有磨

损颗粒[93]。令人遗憾的是，作者没有对根本原因提供更详细的分析。然而，这一

现象可以通过考虑传统 Ti-6Al-4V合金的摩擦学行为来解释[97]。高速滑动过程中

会释放摩擦热。在高温高压作用下，氧化层的形成依赖于离心力作用下氧化物脱

离和剩余氧化物附着在磨痕表面之间的竞争过程。在 120 mm/s的高滑动速度下，

摩擦过程在压力的帮助下产生足够的热量来防止氧化物颗粒的脱离，从而形成氧

化层。加之可移动的磨损碎片和颗粒减少，导致磨损率降低，如图 4-3（b）所示，

平均 COF增加，如图 4-1（b）所示。宏观 SEM形貌图 4-7（b1，b2）、各元素

质量百分比（表 4-2）以及 EDS图谱如图 4-8（b）所示，显示了 O元素的分散

分布，证实了氧化层的存在。与 10 N-30 mm/s下的试样相比，磨痕表面出现较

大的剥落坑，具有分层特征。这也是在 10 N-120 mm/s条件下磨损率更高的原因。

图 4-7 AlCoCrFeNi2.1 EHEA在不同滑动速度下磨痕表面 SEM 图像，其中，（a1-2）10 N-60

mm/s；（b1-2）10 N-120 mm/s
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图 4-8 AlCoCrFeNi2.1 EHEA在不同滑动速度下的磨痕表面 SEM图像和相应的 EDS图谱，其

中，（a1-2）10 N-60 mm/s；（b1-2）10 N-120 mm/s

表 4-2 EHEA在不同转速下磨痕表面 Al，Co，Cr，Fe，Ni和 O元素的含量表

Composition

(wt.%)
Al Co Cr Fe Ni O C Si

30 mm/s 6.07 13.86 11.36 13.22 28.51 19.73 5.80 1.43

60 mm/s 5.77 13.32 10.01 12.34 27.52 24.34 5.55 0.36

120 mm/s 7.32 15.62 12.73 14.84 32.84 10.01 6.17 0.47

4.4 本章小结

本章研究了载荷和滑动速度对 AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金摩擦学行为和磨

损机理的影响。

主要结论可以概括如下:

（1）AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金在 5 N-30 mm/s下的 COF值为 0.78，磨

损率为 5.72×10 -5 mm3/N•m，此参数下的磨损机制是由微犁造成的磨粒磨

损，同时伴有黏着磨损、塑性变形和氧化。

（2）10 N-30 mm/s条件下，磨痕表面的形态特征为大量浅沟槽和少量不连

续的釉层、磨损碎屑和颗粒，显示出磨粒磨损（主要）和氧化磨损（次要）机制。
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可移动的氧化物颗粒的滑擦作用导致磨损率增加；氧化物的滚动作用导致的平均

COF值降低。载荷增加到 15 N-30 mm/s，会促进釉层、磨损碎屑和颗粒的形成，

这表明氧化机制占主导地位。然而，未压实的氧化层无法保护合金，甚至会加速

磨损。

（3）将滑动速度提升至 10 N-60 mm/s，同样会促进釉层、磨损碎屑和颗粒

的形成。釉层上没有发现明显裂纹。在相对较低的载荷下，虽然滑动速度较高，

但压实的釉层提供了有效的保护，从而降低了磨损率。在较高的滑动速度（120

mm/s）下，磨损轨道上的磨损碎屑和颗粒数量明显减少，这是因为在压力作用

下，足够的摩擦热阻止了氧化物颗粒的脱离。因此，形成的氧化层有助于降低磨

损率；减少的磨损碎屑和颗粒则提高平均 COF。
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第 5章 不同温度下 AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金的摩擦行为

研究

5.1 引言

基于第 4章探究不同载荷和滑动速度对 AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金耐磨性

的影响，本章选取 10 N-30 mm/s作为参数，进行高温摩擦磨损试验，系统探究

不同温度下 AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金的摩擦磨损性能，最终揭示温度对氧化

层、磨损机制以及微观结构的影响。

5.2 摩擦系数和磨损率

5.2.1 摩擦系数

图 5-1（a）显示了不同温度下 AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金与时间的摩擦系

数曲线。如图 5-1（a）所示，在摩擦系数曲线中可以观察到两个不同的阶段，即

第一个磨合阶段和随后的稳态阶段。在磨合阶段，摩擦系数随着时间（滑动周期）

的推移而持续增加，这可以归因于磨痕表面的应变硬化和断裂[49,58]。在稳态阶段，

可见明显的波动，其中振幅随温度的升高而降低。CoFeNi2 MEA[103]、AlCoCrFeNi

HEA[49]和 AlCoCrCuFeNi HEA[104]的波动现象，与三体磨损、表层周期性局部断

裂、干滑动摩擦接触[49,105]期间磨痕表面碎片的周期性沉积和清除有关。在较高

的温度下，相对光滑的摩擦痕迹与表面的氧化物覆盖有关，这将导致摩擦系数的

减少[49]。如图 5-1（b）所示，平均 COF从 25 ℃时的~0.73下降到 800 ℃时的~0.51。

图 5-1 AlCoCrFeNi2.1 EHEA在不同温度下的（a）摩擦系数与时间变化曲线；（b）平均摩擦

系数与温度变化曲线
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5.2.2 磨损率

图 5-2和图 5-3分别显示了磨损轨迹的三维和二维轮廓，说明了在不同温度

下形成的磨损轨迹的深度和横向宽度的差异。在 25 ℃时，磨损的轨迹相对较浅，

如图 5-3（a）和（b）所示，底部和边缘相对光滑（图 5-2a)。随着温度的升高，

磨损轨迹的深度逐渐增大，磨痕表面变得崎岖不平（图 5-2)。在 800 ℃时，大量

的磨屑沿着磨损轨迹的边缘堆积（图 5-2e），导致一个狭窄而深的磨损轨迹。根

据磨痕轮廓曲线以及公式（2.1）和（2.2），磨损率随温度的变化如图 5-3（c）

所示。图 5-3（d）比较了目前的 AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金和一些参考的 HEAs

在 25 ℃下的磨损率和维氏硬度，包括 FCC/BCC 单相 HEAs 和 FCC+BCC 双相

HEAs[49,101,105–120]。一般来说，大多数 HEAs 符合 Archard 关系[121]，即磨损率随

着材料维氏硬度的增加而减小。然而，目前的 AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金在较

低的维氏硬度下具有较低的磨损率，这表明共晶片层结构的存在显著增强了

AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金固有的耐磨性。值得注意的是，AlCoCrFeNi2.1共晶

高熵合金的磨损率随着温度的升高而略有变化，但始终保持在同一数量级，这表

明 AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金在宽温域范围内具有良好的耐热性能和耐磨性能。

图 5-2 AlCoCrFeNi2.1 EHEA在不同温度下磨痕表面三维形貌图：（a）25 ℃；（b）200 ℃；

（c）400 ℃；（d）600 ℃；（e）800 ℃



安徽工程大学硕士学位论文

49

图 5-3 AlCoCrFeNi2.1 EHEA在不同温度下（a）平行于摩擦方向的磨痕表面二维轮廓曲线；

（b）垂直于摩擦方向的磨痕表面二维轮廓曲线；（c）磨损率与温度的变化曲线；（d）

AlCoCrFeNi2.1 EHEA和其他参考 HEAs在 25 ℃下的磨损率与硬度的比较图[49,101,105–120]。

5.3 磨痕表面形貌及亚表面结构分析

5.3.1 磨痕表面形貌分析

图 5-4 显示了 AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金在不同温度下的磨损形貌。如图

5-4（a1）所示，在 25 ℃时，磨痕表面上存在不连续的斑块状形态（暗对比区），

并伴随着少量分散的磨损碎屑。从 AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金磨痕表面的 EDS

图（图 5-5a 所示）可以观察到，斑块区氧含量较高，说明摩擦诱导氧化。在氧

化层上，发现存在密集的裂纹，如图 5-4（a2）所示。此外，还可以观察到轻微

的凹槽和细小磨损颗粒。当温度升高到 200 ℃和 400 ℃时，分层断裂暴露了新鲜

的金属表面，如图 5-5（b1，c1）所示。未粘结颗粒的数量大大增加，如图 5-5

（b2，c2）所示。在 600 ℃时，由于高温导致合金热软化，分层断裂和未粘结颗

粒显著减少，如图 5-5（d2）所示。在氧化层上无任何裂纹。在整个磨痕表面上

检测到氧元素，如图 5-5（c）所示。随着温度进一步上升到 800 ℃，可以观察到
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更明显的犁沟，如图 5-5（e1）所示。AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金的抗压强度明

显下降，在高温下氧化速率显著提高。因此，合金磨痕表面发生了严重的塑性变

形，表现为表面的磨粒磨损和金属的迁移。如图 5-5（d）所示，由于高温氧化和

摩擦诱导氧化的共同作用，在 800 ℃处的磨痕表面显示出氧含量的增加。此外，

磨痕表面存在大的剥离坑和大量氧化斑块，如图 5-5（e2）所示。

图 5-4 AlCoCrFeNi2.1 EHEA在不同温度下的磨痕表面 SEM图：（a1-a2）25 ℃；（b1-b2）

200 ℃；（c1-c2）400 ℃；（d1-d2）600 ℃；（e1-e2）800 ℃
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图 5-5 AlCoCrFeNi2.1 EHEA在不同温度下的磨痕表面 EDS图：（a）25 ℃；（b）400 ℃；

（c）600 ℃；（d）800 ℃

图 5-6使用 XPS分析了磨痕表面的氧化摩擦层。在 25 ℃处的氧化层中含有

由 AlCoCrFeNi2.1 EHEA 形成的各种氧化物。特别是，金属间 AlNix相在所有温

度下的 Al2p谱中都很明显。金属间 AlNix相能够抵抗塑性变形，防止磨料颗粒

的形成[122]。然而，在 25 ℃时可以观察到金属 Co、Fe和 Ni，这表明 AlCoCrFeNi2.1

共晶高熵合金在磨损过程中被部分氧化。随着温度的升高，金属 Ni的信号峰消

失，金属 Co和 Fe 的信号逐渐减弱，说明氧化程度增加。反过来，金属氧化物

的比例随温度的升高而增加，表明在 AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金的滑动磨损轨

迹内发生了更宽泛的氧化过程[123]。然而，金属 Co和 Fe的峰在 800 ℃仍可以观

察到，这可能是由于氧化层剥离导致基底暴露。如图 5-6（b、c和 f）所示，在

200 ℃首先出现弱的 CoCrO4信号，在 400 ℃首先出现弱的 NiCr2O4信号。在 Ni
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和 Al元素浓度较高的 AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金中，Cr 元素在温度的作用下

更有可能形成无机酸盐（CoCrO4和 NiCr2O4）[101]。NiCr2O4信号随温度的升高而

逐渐增加，在 600 ℃时达到最大值。而磨痕表面上的 CoCrO4信号似乎没有变化。

O1s谱的显著差异是 OH-信号随温度升高的比例降低。考虑到摩擦实验的大气条

件，在室温下相对较高的水含量可能会促进 OH-的形成。此外，被吸附的水分子

和羟基等表面污染物也可能将羟基信号引入到 XPS光谱中。但随着温度升高，

高温会蒸发水汽使得 OH-含量减少，如图 5-6（h）所示。

图 5-6 AlCoCrFeNi2.1 EHEA在不同温度下的磨痕表面的 XPS图谱：（a）Al；（b）Co；（c）

Cr；（e）Fe；（f）Ni；（h）O

5.3.2 磨痕亚表面结构分析

为了深入了解不同温度下的潜在磨损机制分析了磨痕亚表面结构。图 5-7显

示了在 25 ℃时磨痕表面下的微观结构。根据观察到的衍射衬度的明场 TEM 图

像和相应的 HAADF-STEM图像，截面区域可以分为三个不同的区域，包括最顶

部的氧化层、细化的纳米片层和未细化的基体，见图 5-7（a，b）中的红色和黄

色虚线。在滑动接触面附近，厚度范围为 60-250 nm的氧化层作为保护层，如图

5-7（g）中的 EDS分析结果所示。图 5-7（c-1）显示对氧化层内微观结构更详细

的检查，其中暗区随机分布在明区的衬度背景中。Wang等人研究认为，非晶区

域比晶体区域更亮，因为非晶结构不会产生强电子衍射[124]。图 5-7（c-2）HRTEM
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图像和相关的快速傅里叶变换（Fast Fourier Transform，FFT）图清楚地显示了嵌

入在非晶态衬底中的随机定向的纳米结构。

图 5-7 AlCoCrFeNi2.1 EHEA在 25 ℃温度时磨痕亚表面透射电镜表征：（a，b）亚表面微观

结构的明场 TEM 图像和相应的 HAADF-STEM图像；（c-1）最顶部氧化层的 STEM图像；

（c-2）选定区域的 HRTEM图像，展示了氧化层中的纳米非晶-非晶态复合结构。纳米分子

层的（d）STEM图像；（e）为（a）区域的 STEM图像，显示了层状结构；（f-1）嵌入在

纳米分子层内的金刚石区域的 STEM 图像；（f-2）（f-1）中区域的 HRTEM图像，展示了

纳米晶-非晶复合结构；（g）为（a）中所选区域（绿色虚线框）对应的 EDS元素图

在顶部氧化层下，展示了摩擦诱导的细化纳米分子层，如图 5-7（a）所示。

图 5-7（d）所示，由于严重的塑性变形，原始粗大晶粒经过了细化过程，形成了

层状纳米晶粒。纳米层的平均厚度约为 21 nm。值得注意的是，一些明衬度区域

（用白色箭头标记）以层间的形式嵌入在纳米层中。图 5-7（g）中的 EDS元素

图显示，上述区域的特征是氧元素的富集。图 5-7（f-2）中的 HRTEM图像和相

应的 FFT图案揭示了明衬度区内的纳米晶-非晶复合结构。在 HAADF-STEM图

像中，纳米晶-非晶复合结构的区域对比度较暗（与后面的分析相同），如图 5-7
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（b）所示。随着摩擦过程进行，纳米非晶-非晶复合结构会沿滑动方向拓展，如

图 5-7（e）所示。在纳米分子层下，基体主要通过位错滑移而变形，导致高密度

位错。在保护氧化层下，纳米层和未细化的位错变形基体中没有任何裂纹或微空

洞，表明层与层之间存在强大的界面结合。

图 5-8 AlCoCrFeNi2.1 EHEA在 400 ℃温度时磨痕亚表面透射电镜表征：（a，b）亚表面微观

结构的明场 TEM 图像和相应的 HAADF-STEM图像；选定区域的（c）HRTEM图像，显示

了顶部氧化层的纳米晶-非晶复合结构；（d）放大了（a）区域的透射电镜图像；（d-1）和

（d-3）在（d）中所选区域的 HRTEM图像，展示了纳米晶-非晶复合结构；（d-2）（d）中

选定区域的透射电镜图像，展示了纳米晶粒结构；（e）在（a）中选定区域的 HRTEM图像，

展示了底部氧化层中的纳米晶-非晶复合结构；（f）为（a）中选定区域的 HRTEM图像，显

示了裂缝前面的非晶结构

图 5-8描述了在 400 ℃时磨损亚表面的微观结构。如明场 TEM图像和相应
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的 HAADF-STEM图像所示，磨损亚表面呈现出明显的梯度结构，其特征是在氧

化层之间夹有一个纳米结构层区域（图 5-8a和 b）。如图 5-9所示，EDS元素图

显示了氧化层中氧元素的富集。对氧化层的 HRTEM分析清楚地显示了纳米晶-

非晶复合结构的存在，如图 5-8（c，e）所示。在纳米层中，原粗晶粒细化成平

均晶粒尺寸为 13 nm的纳米晶，如图 5-8（d-2）所示。此外，纳米层中的一些区

域与氧化层有相似的衬度，如图 5-8（a，b）中的绿色箭头所示。HRTEM 图像

揭示了这些区域中的纳米晶-非晶复合结构（图 5-8d-1和 d-3)。在氧化层和纳米

层中都可以检测到裂纹，如白色箭头所示。如图 5-8（f）所示，HRTEM图像显

示了裂纹前面的非晶态结构。

图 5-9 AlCoCrFeNi2.1 EHEA在 400 ℃温度时磨痕亚表面的明场 TEM 和 HAADF图像，以及

相应的 EDS 元素图

在 800 ℃时，AlCoCrFeNi2.1 EHEA 磨损亚表面下观察到的区域几乎全部是

氧化层，如图 5-10（a，b）所示。并且在整个氧化层中检测到大量的微裂纹，表

明在 800 ℃的高温下合金内部存在弱键合。在磨痕亚表面的最顶层，检测到厚度

约为 50 nm的非晶结构层，通过 HRTEM图像（图 5-10c-2）和 FFT图的典型非

晶晕环验证。但是，随着氧化层深度的增加，观察到的结构均为结晶氧化物，而

非非晶结构，说明在高温下发生动态再结晶（图 5-10d-1、d-2和 f）。在氧化层

内，由于高温环境，可以检测到局部等轴状再结晶晶粒[125,126]（图 5-10e所示）。

通过 EDS元素图像（图 5-11）验证，氧元素在整个氧化层中均匀分布，但在再

结晶晶粒区中氧含量较少。
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图 5-10 AlCoCrFeNi2.1 EHEA在 800 ℃温度时磨痕亚表面透射电镜表征：（a，b）亚表面微

观结构的明场 TEM图像和相应的 HAADF-STEM图像；（c-1）在（a）中显示了该区域的

STEM图像（c-2）HRTEM图像和相应的 FFT图案，显示了最顶层的非定形结构；（d-1）

在（a）中显示了该区域的 STEM 图像，（d-2）HRTEM图像，显示纳米晶；（e）为（a）

区域的 STEM图像和相应的 SAED模式，显示了超细晶粒结构；（f）在（a）中显示了该

区域的 STEM图像，显示了纳米晶

图 5-11AlCoCrFeNi2.1 EHEA在 800 ℃温度时磨痕亚表面的明场 TEM和 HAADF图像，以及

相应的 EDS 元素图
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5.4 纳米晶-非晶复合结构的形成机理

在滑动摩擦过程中，在 AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金的亚表面层可以看到纳

米晶-非晶态的结构，如图 5-7、8 和 10所示。在金属材料中，获得非晶态结构

的方法主要有三种，其中一种是超高速冷却以“冻结”液体的动态无序[127]。第二

种非晶化过程是机械合金化，大多存在于干摩擦过程中[128]。如图 5-7、8和 10

所示，在滑动接触面附近，由纳米晶-非晶复合结构形成明显的氧化层。这些非

晶态氧化物的形成是由于接触表面上的磨损颗粒的挤压、研磨和混合的结果。在

摩擦过程中，机械能诱导磨损颗粒中产生大量位错和缺陷，进而形成无序结构[129]。

此外，摩擦热将对磨副和样品的接触面平均温度提高到数百摄氏度，局部接触点

温度更高[130]。热效应（摩擦热或环境热）和氧扩散的结合有助于在最表层的氧

化层内形成最终的非晶态氧化物结构。

第三种方法是固态非晶化，它涉及到通过不同的高应变塑性变形产生晶体不

稳定或结构无序[124,131–133]。一般情况而言，单系材料在常规条件下难以实现固态

非晶化。尽管如此，在纳米尺度的下，剧烈塑性变形可诱发晶态向非晶态的转变。

特别是在摩擦过程中，最大等效应变和剪切应变可分别达到 21和 77，[134,135]。

如图 5-7（a）所示，25 ℃时在纳米晶层内产生了由纳米晶-非晶复合结构组成的

层状区域（明亮衬度），这是由于高应变机械变形和氧化的综合效应。最初，由

于连续磨损剪切应变引入了额外的位错边界而形成了层状纳米结构 [124]。在

Cantor合金中存在非晶化所需要的临界位错密度[124]。在目前的 AlCoCrFeNi2.1共

晶高熵合金中，FCC/BCC的相界、本质上的高晶格阻力和层状纳米晶中增加的

晶界增强了位错的阻碍，促进了高密度位错的积累。因此，产生的显著弹性应变

能提高了系统的自由能。一旦超过临界阈值，就会导致晶体失稳和结构无序，引

发层状纳米晶的非晶化。此时，高密度位错和缺陷导致局部原子无序[129]。

此外，氧原子在晶态-非晶态的转变过程中起着至关重要的作用。从图 5-7

（g）中的 EDS元素图可以看出，层状纳米晶中的纳米晶-非晶复合结构区域富

含氧元素。晶界处的高密度位错和晶格畸变为氧原子扩散提供了通道[136]。根据

玻璃形成能力的经验定律，氧原子掺入合金中可以改变原子配位方式，形成具有

定向键合贡献和较大的负混合焓的结构，促进了非定形氧化物的形成[137–139]。随

着连续磨损剪切应变，纳米晶-非晶复合区域向层状纳米结构的边界拓展。在较
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高的 400 ℃温度下，氧化层的厚度显著增加，甚至延伸至细化的纳米晶层之下（图

5-8）。在氧化层和纳米晶层中可以观察到大量的裂纹，这些裂纹是氧原子渗透

的通道。因此，氧原子通过裂纹扩散到无序结构中，成为纳米晶非晶化的关键因

素。特别是在应力高度集中的裂纹尖端，位错活动和缺陷导致的自由能升高加速

了纳米结构的非晶化过程（图 5-8f）。此外，裂纹尖端的高应力场导致了氧元素

的富集，进一步降低了晶格刚性，并促进了非晶区域的拓展（图 5-8a和 b）[140]。

然而，晶态-非晶态的转变和非晶逆结晶过程之间存在动态竞争（后者由环境热

驱动）。特别是在 800 ℃时，仅在最顶层被检测到非晶结构，这源于机械合金化

作用（挤压、研磨和磨损颗粒的混合）[128]。非晶氧化物颗粒可能因高温下原子

扩散动能增加而发生结晶转变，形成有序晶体结构[141]。同时，不均匀结晶引起

的应力集中（图 5-10e）在外力作用下成为裂纹源，导致 800 ℃时氧化层内存在

大量的裂纹（图 5-10a和 b）。

5.5 不同温度下的摩擦磨损机制

AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金在 25-800 ℃的温度范围内表现出降低的摩擦系

数和稳定的磨损率，这与不同温度下的摩擦磨损机制密切相关。在 25 ℃时，不

连续的氧化层的存在（图 5a1）表明氧化磨损的发生[142]。金属间 AlNix相的形成

可以抵抗塑性变形，并抑制磨粒的形成[122]，有助于 25 ℃下的低磨损率。氧化层

上致密的裂纹，表明了疲劳磨损机制的存在。最终导致氧化层在重复滑动过程中

碎裂成细小的碎屑和颗粒[143,144]。此外，产生的颗粒导致磨粒磨损，在磨痕表面

形成犁沟。

随着温度升高到 600 ℃过程中，检测到分层断裂（图 5-4b1和 c1），这与氧

化层的力学性能和结合强度下降有关[145]。在热作用下，在磨痕表面产生 CoCrO4

和 NiCr2O4等无机酸盐（图 5-6）。一般来说，无机酸盐有利于致密的氧化摩擦

层（也称为釉层）的形成，可以抑制摩擦界面之间微凸起的直接接触和粘着[146]。

致密的氧化层的形成在保护金属免受对磨副直接接触方面起着关键作用，从而显

著降低了 600 ℃时的磨损率（图 5-3b）[143,144,147,148]。此外，磨屑的滚动作用降低

了平均摩擦系数（图 5-1b）[147]。因此，在 200-600 ℃下的磨损机制是氧化、分

层和磨粒磨损。

在 800 ℃的高温下，AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金的屈服强度由于软化而降
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低，粘着断裂能也随之下降[149]。磨痕表面散落的碎片在摩擦时对软的合金表面

有犁削作用，形成明显的犁沟/沟槽（图 5-4e1)。另一方面，这些磨屑的滚动进

一步降低了平均摩擦系数（图 5-1b）。

需要指出的是，由纳米晶-非晶复合结构组成的氧化层对 AlCoCrFeNi2.1共晶

高熵合金的摩擦磨损性能具有决定性因素。如上所述，硬度亦对材料的耐磨性起

着至关重要的作用。AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金的晶粒快速细化为纳米级，并

诱导了高密度的位错，从而提高了合金表面的硬度。此外，在非晶基体中嵌入的

纳米晶会抑制局部剪切带的拓展，这通常发生在单相金属玻璃中[150]。因此，纳

米晶-非晶复合结构的形成有助于AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金优异的强度和延展

性，减轻摩擦引起的应变局部化，促进均匀变形，防止开裂[151]。

由于 AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金在热力学上迟滞扩散效应，使得该合金在

800 ℃的高温下具有优异的热稳定性，其亚表面只发生局部再结晶，并且再结晶

晶粒尺寸仍然是纳米级尺度，如图 5-10（e）所示。此外，该合金亚表面主要的

微观结构是动态再结晶产生的纳米晶，如图 5-10（d-1,d-2）所示。高硬度的局部

再结晶以及纳米晶均有利于该合金的高温磨损性能。

5.6 本章小结

综上所述，本章研究了 25~800 ℃AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金的高温摩擦行

为，通过摩擦系数和磨损率的变化、磨痕表面形貌的观察以及微观组织结构的演

变，揭示了纳米非晶复合结构的形成机理和各温度下的磨损机制。主要结论如下：

（1）摩擦系数随着温度的升高整体呈现下降趋势，平均摩擦系数从 25 ℃时

的~0.73普遍下降到 800 ℃时的~0.51。磨损率随着温度的升高而略有变化，并且

始终保持在同一数量级。这说明 AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金在宽温度范围内具

有优异的耐热性能和耐磨性能。

（2）摩擦诱导的氧化导致在亚表面形成氧化诱导的纳米晶-非晶复合结构，

减轻了应变局部化，有助于 AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金在 25 ℃时具有优越的耐

磨性。另外，摩擦和氧化的共同作用导致了氧化层厚度的增加，提供了有效的保

护。在 800 ℃时，高温增强了原子的扩散，从而使非晶态氧化物发生结晶转变，

形成有序的晶体结构。由于 AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金优异的热稳定性，使得

其在 800 ℃时只发生小区域纳米尺度的局部再结晶。此外，该温度下合金亚表面
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主要的微观结构是动态再结晶产生的纳米晶。高硬度的局部再结晶以及纳米晶均

有利于该合金的高温磨损性能

（3）200-600 ℃下的磨损机制是氧化、分层和磨粒磨损；800 ℃下纳米晶-

非晶复合结构组成的氧化层对 AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金的摩擦磨损性能具有

决定性作用。
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结论与展望

本文以铸造 AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金为研究对象，使用霍普金森压杆系

统进行冲击性能测试，并结合多种微观结构表征深入分析其在不同应变速率下的

变形行为和强韧化机制；最后，使用摩擦磨损试验机进行摩擦磨损性能测试，并

结合多种微观结构表征深入分析其在不同载荷、滑动速度及温度下的微观组织结

构演变和磨损机制。本论文研究结果如下：

（1）AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金在不同应变速率下保持优异的抗冲击性能。

随着应变速率的增加，合金表现出明显的应变速率硬化效应和应变硬化效应，样

品表面无任何绝热剪切带和微裂纹。屈服强度从 500 s-1时的 803.8 MPa 增加到

1500 s-1时的 1006.8 MPa。合金的应变速率敏感因子 m和激活体积ΔV*分别为

0.198和 2.7 b3，这是由于 BCC相中滑移螺位错的扭结对、固溶原子和纳米析出

物引起的钉扎效应以及 FCC和BCC相中由短程有序和晶格畸变引起的高摩擦应

力共同作用的结果。另外，合金在应变速率曲线中出现的三个阶段的平台，说明

该合金表现出应变硬化效应。该合金的应变硬化指数（n > 0.567）大于粗晶 Cu

（仅为~0.35），FCC 相和 BCC 相的原子尺寸差δ分别为 0.038 和 0.071 大于

CrMnFeCoNi HEA（δ仅为 0.0207），这源于其存储高密度位错的能力，这与强

溶质钉扎、析出强化和界面强化的综合作用有关。

（2）不同载荷和滑动速度对 AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金的摩擦性能影响有

所不同。随着载荷的增加，平均 COF呈现单调下降趋势，从 0.78降低到 0.69，

磨损率单调增加，这与氧化层破碎形成的金属氧化物磨损颗粒有关；另外，在载

荷≤10 N时，磨粒磨损机制占主导地位，同时伴有轻微氧化磨损，载荷＞10 N

时，氧化磨损占主导地位。随着滑动速度增加，平均 COF总体变化不大，磨损

率呈现先减小后增大的趋势，这是由于在高温高压作用下，氧化层的形成与破裂

依赖于离心力作用下氧化物逸出和剩余氧化物附着在磨痕表面之间的竞争过程，

磨损机制同样受到氧化层和金属氧化物磨损颗粒的影响。

（3）AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金在不同温度下表现出低的摩擦系数和稳定

的磨损率。平均摩擦系数从 25 ℃时的~0.73普遍下降到 800 ℃时的~0.51，磨损

率略有变化，但仍在一个数量级内，该合金在广泛的温度范围内具有良好的耐热
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性和抗磨性能，这与各温度下的磨损机制有密切关系。25-600 ℃下的磨损机制是

氧化、分层和磨料磨损。800 ℃时合金磨痕表面存在大量犁沟和氧化斑，这说明

磨粒磨损和氧化磨损共存。由于 AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金本身具有优异的热

稳定性，使得其亚表面只发生局部再结晶，并且再结晶晶粒尺寸仍然是纳米级；

此外该合金亚表面主要的微观结构仍是动态再结晶产生的纳米晶。高硬度的局部

再结晶和纳米晶均有利于该合金的高温磨损性能，所以在 800 ℃高温下磨损率保

持稳定。值得注意的是，摩擦过程中 AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金在纳米晶层内

形成纳米晶-非晶复合结构。纳米晶-非晶复合结构有助于 AlCoCrFeNi2.1共晶高熵

合金优异的强度和延展性，减轻摩擦引起的应变局部化，促进均匀共变形，防止

开裂。

本研究系统揭示了 AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金的动态力学行为与摩擦磨损

行为，但受限于研究周期与实验条件，仍存在若干可拓展方向。首先，在材料设

计方面，可进一步探索成分微调（如 Al/Ni比例优化）或引入梯度结构/异质相分

布，以突破共晶组织强塑性协同效应的瓶颈；其次，在动态力学机理层面，需结

合原位表征技术（如高速成像、同步辐射 X射线衍射）揭示更高应变速率（>10-4

s-1）或极端温度（-196~800 °C）下界面位错滑移、孪生与相变行为的动态竞争

机制。此外，针对磨损性能，需通过多尺度模拟（分子动力学-有限元耦合）解

析瞬态温度场-应力场-微观组织演变的动态关联，并发展表面织构化或原位氧化

层调控策略以提升其宽域工况适应性。最后，建议开展多因素耦合实验（如腐蚀

-磨损交互作用、交变载荷疲劳）以评估材料在航空航天动力部件等实际场景的

可靠性。未来研究可结合机器学习辅助成分-工艺-性能逆向设计，推动此类合金

向工程化应用迈进。
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