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温度与冲击耦合作用下 WNbMoTaV 难熔高熵合

金的微观演化与本构关系

郭宇阳，王成*，海译文

（北京理工大学爆炸科学与安全防护全国重点实验室，北京 100081）

摘  要：以真空电弧熔炼法制备的单相体心立方（Body-centered Cubic, BCC）结构 WNbMoTaV 难熔高熵合金

（Refractory High-entropy Alloy, RHEA）为研究对象，探究温度（77.15-1373.15K）与应变率（0.001-7300s-1）耦合作

用下的动/静态力学行为与微观演化机理。基于实验结果拟合了 Johnson-Cook（J-C）本构关系并展开分析，结果表明：

拟合曲线中应变率硬化阶段拟合与实验结果产生明显的误差，且合金力学响应规律表现出较强的温度依赖性，77.15K

的样品应变硬化率仅为 1373.15K 时的 68.5%。因此引入回归系数与温度-应变率耦合修正方法，提出针对利用应变率

硬化项、温度项的修正 J-C 本构关系，经由有限元数值模拟方法验证，该模型误差区间在 8.0-12.5%之间。此外，通过

扫描电子显微镜（Scanning Electron Microscope，SEM）、电子背散射衍射（Electron Back Scatter Diffraction，EBSD）

与高分辨透射电镜（High Resolution Transmission Electron Microscopy，HRTEM）表征发现：WMoTaNbV RHEA 准静

态拉伸损伤断口处的解理面上，韧性撕裂棱与河流状花纹出现不同分布情况，晶粒出现不同程度的细化，断裂与裂纹

延展模式呈现出显著的演变趋势；不同温度与冲击耦合作用下大角度晶界（High-angle Grain Boundary HAGB）的高占

比（全温度区间占比均≥75%）是 WMoTaNbV RHEA 宽温域稳定性的核心，低温工况下亚晶细化与位错墙导致合金

动态强度提升，高温工况中晶格畸变程度降低与动态再结晶共同促进了 HAGB 的形成。
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Microscopic Mechanisms and Constitutive Model Modification 
of WNbMoTaV Refractory High-Entropy Alloy Under Coupled 

Effects of Temperature and Shock Loading
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Abstract: Refractory high-entropy alloys (RHEAs) are key structural materials for aerospace and weaponry 

components operating under extreme thermomechanical coupling conditions, owing to their outstanding high-
temperature stability and mechanical properties. However, their dynamic behaviors under combined wide-
temperature (77.15–1373.15 K) and high-strain-rate (0.001–7300 s⁻¹) loading remain poorly characterized. The 
relationship between macroscopic responses and microstructural evolution is not yet fully understood, and the 
conventional Johnson–Cook (J-C) model fails to capture the temperature–strain rate coupling effects, thereby 
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limiting their engineering applications. An equiatomic single-phase body-centered cubic (BCC) WNbMoTaV 
RHEA was fabricated by vacuum arc melting with five remelts to ensure chemical homogeneity. Quasi-static 
tensile tests were conducted at 77.15 K, 173.15 K, and 293.15 K at a strain rate of 0.001 s⁻¹. Dynamic 
compressive tests were performed using a split Hopkinson pressure bar (SHPB) system at six temperatures and 
four loading velocities. A multi-scale characterization approach, combining scanning electron microscopy 
(SEM), electron backscatter diffraction (EBSD), and high-resolution transmission electron microscopy 
(HRTEM), was employed to elucidate the deformation and damage mechanisms. A modified J-C model, 
incorporating regression coefficients for the strain-rate hardening term and a temperature–strain rate coupling 
correction, was developed and validated via finite element simulations using a user-defined material subroutine 
(UMAT). The results show that the alloy exhibits pronounced temperature softening and strain-rate hardening. 
At a fixed loading velocity, the strain hardening rate decreases monotonically with increasing temperature, with 
the value at 77.15 K being only 68.5% of that at 1373.15 K. A consistently high fraction of high-angle grain 
boundaries (HAGBs, ≥75% across all temperatures) underpins its exceptional wide-temperature stability: low-
temperature strengthening arises from subgrain refinement and dislocation wall accumulation, while dynamic 
recrystallization dominates plastic deformation at 1373.15 K. The modified model accurately reproduces the 
evolution of the strain hardening rate with temperature, with prediction errors ranging from 8.0% to 12.5%.
Keywords: WNbMoTaV RHEA; microstructural evolution; J-C constitutive correction; finite element method

难熔高熵合金凭借高温下卓越的力学性能，以及在耐磨性、耐腐蚀性等方面相较于传统合金的显

著优势，在航空航天、兵器装备等关键领域受到广泛关注[1–3]。W、Nb、Mo、Ta、V 五种元素在热

力学（高混合熵、低形成焓）、几何结构（相同 BCC 结构、低原子尺寸差、相近晶格常数）、化学性

质（电负性匹配）和动力学（低扩散系数）四大维度协同满足，使其兼顾高熔点、高强度及高温稳定

性，成为难熔高熵合金领域的经典基准体系[4]。Senkov[5]等设计并制备了两种等摩尔比的单相 BCC
结构的 Nb25Mo25Ta25W25和 V20Nb20Mo20Ta20W20 RHEA，通过准静态压缩试验测算在 1073.15K 的屈服

强度分别为 σ0.2=552MPa 和 σ0.2=846MPa，在 1473.15K 屈服强度为 σ0.2=506MPa 和 σ0.2=735MPa。Li[6]

等研究发现 ZrxNbMoTaW RHEAs 由两个无序的 BCC 相组成，其中 Zr1NbMoTaW RHEAs 室温下的

σ0.2=1558MPa，应变为 15.8%，在 1273.15K 下 σ0.2=555MPa，应变达到 25%不断裂。Han[7]等对比研

究了 NbMoTaW 和 TiNbMoTaW 两种 RHEA 的力学特性，发现添加 Ti 元素有效强化了室温屈服强度

（分别为 1343MPa、1515MPa），在 1473.15K 时，两者 σ0.2分别为室温下的 43.63%和 43.40%，准静

态压缩塑性应变均超过 10%，在 1873.15K 时，铸态的单相 BCC TiNbMoTaW RHEA 的 σ0.2为室温下

的 111.42%[8]。Wang[9]等探索了具有单一 BCC 结构的 VxNbMoTa RHEAs，研究发现提升 V 的浓度

（0-25%）能够有效细化晶粒，诱导更强的溶质效应，准静态压缩等摩尔比 VNbMoTa 合金在

1273.15K 下的屈服强度为~600MPa，表现出高温软化效应。Senkov[10]等研究发现 TaNbHfZrTi RHEA
在温度（296-1473K 范围内）与应变率（10-3s-1）耦合作用下，σ0.2由 929MPa 降至 92MPa，普遍低于

相同温度下的 NbMoTaW 系难熔高熵合金。然而当前在航空航天及兵器装备领域的极端复杂服役环

境，不仅对材料的高温性能与准静态力学特性提出了严苛要求，动态力学性能及多物理场耦合效应的

研究同样是不可忽视的核心方向[11,12]，因此本文研究了 WNbMoTaV RHEA，在宽温度域与宽应变率

耦合作用下的力学性能。

基于力学性能实验数据拟合的 J-C 本构关系，是量化分析材料力学响应及性能的核心方法[13,14]，

当前已开发了多种本构关系[15]，其中 J-C 本构关系[16]因简单的乘法形式与对宽应变率范围与温度耦

合下的力学行为的预测能力而被广泛的用于高熵合金本构模型[17–20]的拟合。李海峰[21]等研究了 Ta-
Hf-Nb-Zr 体系高熵合金在应变率（10−3-103s−1）与温度（298.15-1173.15K）耦合作用下的力学响应，

依据实验数据得到了 J-C 本构关系及损伤失效模型。刘建青[22]等围绕 TiZrTaMoNb RHEA 分别完成了
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静态与动态压缩实验，基于实验数据拟合构建了材料 J-C 本构关系，并采用 LS-DYNA 仿真软件验证

了有效性。但大量实验结果表明金属材料在动态冲击加载过程中，由于冲击温升导致材料微观演化引

发的误差是不可忽略，凌静[23]等研究了双相 Al15(CoCrFeNi)85 HEA 在动/静态单轴压缩加载下发生

FCC 相向 BCC 相转变且具有应变率敏感性，准静态压缩下 FCC 相与 BCC 相比值约为 1：1，动态下

约为 3：7，相变导致了流动应力突变，因此在拟合 J-C 本构模型的拟合过程中对应变率敏感性系数

进行了修正。Zhang[24]等计算得到 AlCoCr1.5Fe1.5NiTi0.5在加载应变率为 4600s-1时，诱导冲击温升

120K，通过引入动态载荷作用下由塑性变形功转换的绝热温升，修正了 J-C 模型，能够宏观地预测

高应变率变形时的流变行为。Zhang[25]等对比研究了高应变率下 TiZrHfNbTaMox RHEA 应变硬化与冲

击温升对 J-C 模型误差的影响，发现应变速率升高到 6000s-1时，与冲击温升相比，应变硬化仍然处

于劣势，因此借助温度软化项与应变率的函数关系，对 J-C 模型进行修正。Hu[26]等针对 TaNbHfZrTi 
RHEA 的力学响应与微观组织演化开展研究，发现高温环境下冲击温升引发应变硬化效应，归因于粘

滞阻力控制的位错运动的强化，引起了 J-C 模型与实验采集曲线间的误差，因此应变率硬化项、温度

软化项被着重修正。

综上所述，应变硬化、应变率强化与温度软化三者在传统的 J-C 本构关系中假定相互独立，而实

验结果表明三者的耦合效应是不可忽略的，因此修正后的 J-C 模型具有对极端多物理场耦合环境下的

高熵合金力学性能的预测能力。本研究着重剖析了 WNbMoTaV RHEA 在高低温（77.15-1373.15K）

与宽应变率（0.001-7300s-1）耦合作用下动/静态力学行为，利用 SEM、EBSD 与 HRTEM 多角度的揭

示了极端环境下 WNbMoTaV RHEA 力学性能变化规律与机理，建立了适用于高低温、宽应变率范围

的改进型 J-C 模型，结合有限元软件验证其准确性与适用性。

1  材料制备

采用真空电弧熔炼法制备了本研究中所使用的 WNbMoTaV RHEA[27,28]。在高纯度惰性气体（氩

气）环境中将等原子比的高纯度金属混合物（各组分纯度≥99.9%），依据各元素熔点由高到低的顺

序，将其装入电弧炉进行熔炼铸锭；通过五次反复熔炼保障合金的化学均匀性，最终采用水冷铜模快

速冷却工艺完成凝固过程。

制备完成后的 WNbMoTaV RHEA 为 BCC 单一相结构，X 射线衍射（X-ray Diffraction，XRD）

测试结果图 1(a)所示。通过电火花线切割从冷却后样品中分别切割出准静态拉伸、分离式霍普金森

（Split Hopkinson Pressure Bar，SHPB）实验试件，如图 1(b)所示。
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(a) XRD results of the WNbMoTaV RHEA (b) Photographic representation of the experimental specimens

图 1 制备完成后的 WNbMoTaV RHEA

Fig.1 The WNbMoTaV RHEA after preparation completion
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2  实验

2.1  准静态拉伸实验

为探究低温及室温下的力学响应，利用万能试验机（WDW-1000kN）开展 WNbMoTaV RHEA 准

静态拉伸实验，选取 77.15K、173.15K、293.15K 三个温度梯度，在 0.001s⁻¹的准静态应变率条件下

完成测试，依据式(1)和式(2)将采集的工程应力-应变曲线转化为真实应力-应变曲线。

(1) 1T   

(2) ln 1T  

式中：σT 是真实应力，σ 是工程应力，εT 是真实应变，ε 是工程应变。

2.2  SHPB 实验

采用 SHPB 实验方法，分别探索 77.15K、173.15K、293.15K、572.15K、973.15K、1373.15K 温

度与不同应变率耦合作用下，WNbMoTaV RHEA 的动态力学响应特性，高低温 SHPB 实验系统如图 
2 所示。使用激光测速装置采集子弹炮口速度，通过高低温实验箱对试件（尺寸 ϕ6×3mm）温度进

行高精度控制，在高低温实验箱工作时，可先将入射杆（ϕ16mm）和透射杆（ϕ16mm）从实验箱两

侧预留孔洞取出，待保温结束后，再将入射杆与透射杆复位，尽可能降低因杆件温度分布不均匀引发

的实验误差，应变片采集的电信号经高动态应变仪处理后得到试件力学响应曲线。

图 2 SHPB 系统示意图

Fig. 2 Schematic diagram of the SHPB system

3  实验结果与本构关系

3.1  动静态力学实验

3.1.1  准静态实验结果
图 3 展示了 WNbMoTaV RHEA 的准静态拉伸（0.001s-1）实验结果。
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图 3  准静态拉伸实验结果

Fig. 3. Quasi-static tensile test results
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在 293.15K 工况下，WNbMoTaV RHEA 的应力-应变曲线中弹性阶段遵循广义胡克定律，呈现典

型线性特征。屈服阶段试件在单轴拉伸载荷作用下，随着应变的增长应力的增长相对弹性阶段变得缓

慢，在强化阶段，产生拉伸变形所需的应力再次增加，直至应力达到极限值；随着实验环境温度的降

低，合金的屈服点（σ0.2）发生明显的增强，在相同加载应变率下的应力-应变曲线趋势表明，

WNbMoTaV RHEA 的韧性在逐渐降低，甚至在 77.15K 工况下，呈现出类似脆性断裂的损伤模式，屈

服与强化阶段开始变得不明显，但屈服点位置随温度的降低呈显著上移态势，其变化规律与温度之间

存在负相关，该合金表现出了强烈的温度依赖性，低温环境中表现出低温强化特性。为进一步探索环

境温度对 WNbMoTaV RHEA 损伤模式的影响，回收不同温度工况下样品并检测断口处的微观形貌特

征。

图 4  断口处 SEM 扫描结果

Fig. 4 SEM scanning results of the fracture surface

图 4 展示了采用 SEM 观测到不同工况下的断口微观形貌，293.15K 工况下，断口处能够清晰的

看到粗糙的解理面与密集的撕裂棱，同时局部区域出现韧窝雏形，证明了韧性断裂的损伤模式，断口

处发现的纤维状塑性变形带呼应了应变量远大于其余工况；173.15K 工况下得到了较为平整度的解理

面与明显的撕裂棱，同样出现了部分微孔洞，但是解理面并非完全平直，而出现了大量河流状花纹，

证明此时合金仍处于韧性断裂的损伤模式，裂纹也是以穿晶断裂为主，沿晶断裂为辅，主要裂纹路径

呈现出锯齿状延展路径，说明在其延展路径中遭遇晶界或亚晶界阻碍、发生偏转；77.15K 工况下出

现大量片状解理面，但是出现的微孔洞与少量韧性撕裂棱，证明合金断口为脆性断裂为主、韧性断裂

为辅的混合损伤模式，裂纹的延展模式沿为沿晶断裂为主，穿晶断裂为辅。

3.1.2  SHPB实验结果
77.15~1373.15K 温度范围内，WNbMoTaV RHEA 的实验工况与结果如表 1 和图 5 所示。通过分

析图 5 中 SHPB 实验结果，可以明确 WNbMoTaV RHEA 在 77.15-1373.15K 范围内，极限应力、应

变、应变率与温度的关联规律，应变率强化现象贯穿于整个实验温度区间，低温工况下，合金动态力

学响应并无准静态加载工况下的低温强化效应；在相同加载速度下，屈服位置随温度降低呈先增高后

降低的趋势；在高温工况下，WNbMoTaV RHEA 表现出高温软化效应，573.15-973.15K 时，未表现

出明显的屈服阶段，而随着温度达到 1373.15K，试件在高应变率加载下出现了弹性、屈服和塑性三

个阶段。

表 1  高低温 SHPB 实验工况与结果

Tab. 1 High and low temperature SHPB experimental conditions and results

温度/K 速度/(m·s-1) 应变率/(s-1) 屈服强度/MPa 抗压强度/MPa
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5 1330 624.53 1075.56
10 1710 1167.21 1516.51
15 1890 1270.71 1918.59

77.15

20 2000 1407.26 2061.79
5 1500 562.65 1090.53
10 2000 1285.76 2046.23
15 2600 1797.82 2390.3

173.15

20 3300 1898.92 2404.71
5 2500 592.71 896.80
10 3050 1072.53 1530.49
15 4300 1584.61 1855.12

293.15

20 5500 1637.27 2351.96
5 1300 587.13 686.20
10 2400 992.98 1521.16
15 4000 1531.22 1985.92

573.15

20 5000 1663.89 2299.12
5 2000 406.01 992.81
10 3000 716.97 1401.94
15 4000 1110.21 1375.17

973.15

20 5000 1271.69 1315.64
5 2500 168.10 674.52
10 5000 489.26 809.83
15 6000 520.97 1021.121373.15

20 7300 594.57 1116.12
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图 5 不同温度下 SHPB 实验结果

Fig.5 Experimental results at different temperatures

图 6 展示了相同加载速度下 WNbMoTaV RHEA 随温度变化的应变硬化率（dσ/dε）随塑性应变

的关系曲线，在相同加载速度，合金的应变硬化率随温度升高均呈现显著的单调下降趋势，表现出应

变硬化率与温度的强负相关关系[29–31]。以 20m/s 的加载速度下为例，77.15K 工况下，合金应变硬化

阶段的平均应变硬化率为 14260MPa，1373.15K 工况下平均应变硬化率为 9747MPa，77.15K 下的应

变硬化率仅为 1373.15K 时的 68.5%。从全应变率区间的对比结果来看，5m/s、10m/s、15m/s、20m/s
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所有加载速度下，样品均表现出一致的温度软化效应，证明了应变硬化率与温度负相关的规律并非单

一加载速度下的特殊现象，全应变率范围（0.001-7300s-1）内均具有该性质。塑性变形初期应变硬化

率快速下降，对应样品的弹塑性转变过程，稳定硬化阶段，应变硬化率随塑性应变的增加趋于平稳，

低温下的应变硬化率始终高于高温工况。
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图 6  相同加载速度下不同温度的应变硬化率与塑性真应变关系曲线

Fig.6 Relationship between strain hardening rate and true plastic strain 
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图 7 SEM 观测结果，(A~C)采集了加载速度 15m/s 实验温度 77.15K 时试件的断口微观形貌(D~F)采集了加载速度

15m/s 实验温度 1373.15K 时试件的断口微观形貌

Fig .7 The SEM observation results, (A–C) Fracture micromorphology of the specimens collected at the loading velocity of 15 

m/s and experimental temperature of 77.15 K. (D–F) Fracture micromorphology of the specimens collected at the loading 

velocity of 15 m/s and experimental temperature of 1373.15 K
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为进一步阐明 WNbMoTaV RHEA 不同温度下的动态损伤机理，分别运用 SEM、EBSD 与

HRTEM 观测不同工况下的微观组织演变。图 7 (A)中观测到低温动态加载条件下，合金中出现晶粒

细化与密集解理面，表现出与准静态类似的混合断裂模式，裂纹的延展模式同样为沿晶为主、穿晶为

辅，图 7 (B)中显示断口处出现明显的放射状河流花纹，图 7 (C)中解理台阶的出现，更加印证了合金

在 77.15K 温度与冲击耦合作用下呈现出韧性断裂为主、脆性断裂为辅的模式，表现出与准静态实验

结果不同模式；图 7 (D、E、F)展示了高温与冲击合作用下合金断口呈现熔融态，可以归结为

1373.15K 的实验环境温度叠加冲击温升导致，根据实验采集力学响应曲线虽能够看到明显的高温软

化效应，同时合金断口处仍能看到少量不太明显的河流状花纹。

图 8 中，未加载的 WNbMoTaV RHEA 呈现等轴晶组织晶粒轮廓规则，晶粒平均尺寸为~80um，

经 Channel 5 软件统计分析得出 HAGB 占比为 72.3%，[100]极图的取向密度峰值达 4.56，反极图在

<001>取向处出现密度峰值最大密度 2.19，存在<001>方向的择优织构；室温（293.15K）与冲击耦合

加载下，合金发生了动态塑性变形主导的晶粒细化，平均晶粒尺寸下降至~30um，核心作用机制为位

错滑移诱导亚晶生成，亚晶界经位错重排转化为 HAGB，占比为 78.4%，晶粒细化后通过晶界阻碍位

错滑移，进而提升动态强度，验证实验中合金出现应变率强化效应的机理。加载后[111]极图的最大

密度仅 2.69，反极图取向密度峰值更平缓、分布更均匀，滑移破坏了晶粒的择优生长取向；因为低温

（77.15K）抑制原子扩散，高应变率下位错堆积无法通过扩散实现晶界迁移，只能驱动更多亚晶形核，

平均晶粒尺寸下降至~20um，反极图的最大密度从室温加载态的 1.82 降至 1.78，[100]极图的最大密

度从 2.69 降至 2.51，低温工况中小角度晶界（Low-angle grain boundary, LAGB）向 HAGB 的转化比

例进一步提升，占比为 81.6%，解释了实验中出现的低温动态强度与抗冲击韧性增加的原因；相较于

室温与低温工况，高温（1373.15K）与冲击耦合加载下晶粒显著粗化，平均晶粒尺寸~60um，[100]极
图的最大密度升至 3.50，反极图的最大密度达 1.74，大幅提升的原子扩散速率与冲击耦合下驱动了合

金的动态回复与部分动态再结晶，允许部分 LAGB 通过迁移合并，但动态再结晶过程中形成的新晶

界仍以 HAGB 为主，占比为 75.2%，既保证了晶界的高温稳定性，又避免了 LAGB 的过度堆积，平

衡了强度与塑性的高温匹配性。在不同温度与冲击耦合作用下 HAGB 的高占比（全温度区间占比均

≥75%）是 WNbMoTaV RHEA 宽温域稳定性的核心，低温下抑制晶界脆化，高温下抑制晶界软化。
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图 8  不同实验温度 WMoTaNbV RHEA 在 15m/s 加载速度下的 EBSD 图像
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Fig .8 EBSD images of the WNbMoTaV RHEA under a loading velocity of 15 m/s at different experimental temperatures

宏观力学响应已证明合金的应变硬化率与实验温度呈现负相关，图 9(a)揭示了低温（77.15K）与

冲击耦合作用下的亚晶细化与位错墙导致合金低温动态强度提升的机理，亚晶界由位错墙与位错缠结

构成，与图 8 低温工况中平均晶粒尺寸降至~20um 的结论一致，位错墙是多滑移系激活与位错择优

堆积共同作用的结果，图 9(b)中 BCC 的[110]等晶面晶格条纹间距分别是 0.22nm 和 0.14nm，放大后

的区域能够清晰的看出因温度与冲击耦合作用下产生的堆积层错，以及由位错墙构成的晶格取向差界

面产生的小角度亚晶界，是 EBSD 中 LAGB 的原子尺度直接体现，同时无第二相的产生，SAED 呈

现 BCC 结构的特征斑点排列但存在轻微弥散化，说明晶体未发生非晶化，但轻微弥散表明加载后导

致的堆积层错引发了晶格畸变；图 9(c)展示了高温（1373.15K）与冲击耦合作用下的动态再结晶主导

的亚结构演化，再结晶形成的细亚晶晶界为连续的 HAGB，不具备低温工况下的位错墙与位错缠结

结构，与图 8 高温工况中晶粒粗化与动态再结晶形核的结论一致，使得 WNbMoTaV RHEA 在高温工

况下兼具强度与塑性，图 9(d)中 BCC 的[110]晶面中晶格条纹间距分别是 0.22nm 和 0.24nm，位错密

度与缺陷区域远少于低温工况，SAED 呈现 BCC 结构的特征斑点排列，弥散化程度降低，体现了高

温工况下的晶格畸变程度降低与动态回复机制，也无第二相的产生。
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图 9 WNbMoTaV RHEA 的 HRTEM 与选区电子衍射（selected area electron diffraction，SAED）（v=15m/s）

Fig .9 HRTEM and SADE (Selected Area Electron Diffraction) of WNbMoTaV RHEA (v = 15 m/s)

基于 EBSD、HRTEM 多尺度表征与宏观力学响应的联合分析表明，1373.15K 高温‑冲击耦合条

件下，WNbMoTaV 合金平均晶粒由 80μm 细化至 60μm 并伴随大量亚微米级等轴晶生成，大角度晶
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界占比由 72.3%提升至 75.2%，初始<001>择优织构显著弱化，取向密度峰值由 2.19 降至 1.74，符合

动态再结晶过程中亚晶界旋转合并、新晶粒形核长大及织构随机化的典型特征；HRTEM 下可观测到

清晰连续的大角度晶界与低缺陷密度再结晶晶粒，SAED 花样呈现多晶衍射特征，为动态再结晶提供

了原子尺度直接证据；同时宏观应力‑应变曲线表现出明显的稳态流变特征，表明动态再结晶软化与

加工硬化效应达到动态平衡，综合证实该工况下合金塑性变形由动态再结晶主导。

3.2  J-C 本构关系

J-C 本构关系可实现有效的数学描述[32]，具备广泛的工程适用性。表达式为:

(3)

 
0

1 ln 1
m

n r
p

m r

T TA B C
T T

 


                




式中：σ 是 Von Mises 等效应力；A 是材料准静态屈服强度；B 是应变强化系数；n 是强化指数；

εp是等效塑性变形； 是塑性应变率； 0 是参考应变率，取 0.001s-1；C 是应变率敏感系数；m 是温

度软化系数；Tm 是材料的熔点；Tr是参考温度，本文为了研究 WNbMoTaV RHEA 在宽温度区间及宽

应变率区间的力学性能，因此选定 77.15K 为参考温度；T 是实验环境温度。当仅考虑准静态拉伸工

况，且实验温度与参考温度一致时，式(3)可转化为如下形式：

(4)   *1*1n n
p pA B A B     

左右化简后取对数为：

(5) ln ln lnpA n B   
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图 10  J-C 本构方程拟合过程

Fig. 10. The fitting process of the J-C constitutive equation

以 77.15K 为参考温度拟合参数，由图 3 可知，参考实验温度下 A=1767.83MPa。将 A 值代入式

(5)并结合实验数据，绘制 ln(σ-A)-lnεp关系曲线如图 10(a)所示。可以确定 J-C 本构关系中

B=2.05MPa， n=5.76。在不考虑温度效应时可表示为：

(6)
 

0

1 ln *1n
pA B C  


 

   
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变形为:
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式(7)中初始参考应变率选取=0.001s-1，将已知参数代入式(7)拟合得到
   0ln / / 1n

pA B      

关系曲线如图 10(b)所示，即 C=1.07。
依据不同温度下的 SHPB 结果拟合 m：

(8)
    0

ln 1 ln
1 ln /

r
n

m rp

T Tm
T TA B C


  

   
          

拟合过程如图 10(c)所示，得到 m=0.02。综上，WNbMoTaV RHEA 的 J-C 本构关系参数如表 2
所示。

表 2 WNbMoTaV RHEA 的 J-C 模型参数

Tab. 2 J-C model parameters of WNbMoTaV RHEA

A/MPa B/MPa n C m

1767.83 2.05 5.76 1.07 0.02

3.3  J-C 本构关系修正
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图 11 拟合结果与实验结果对比

Fig. 11. Comparison of fitting results with experimental results

基于上节拟合得到的 J-C 本构关系开展拟合结果与实验结果的对比分析。在不考虑温度项影响时

(T=77.15K)，弹性段中合金的拟合结果与实验结果误差较小，但是在高应变率下超出合金屈服点进入

应变率硬化阶段时，因为合金晶粒细化导致晶界阻碍位错滑移提升了动态强度，产生了较为明显的误

差，鉴于该模型难以精准表征合金在高应变率工况下的力学响应特性，为此引入回归系数，完成对 J-
C 本构关系中 C 的修正优化[18,33]，改变高应变率环境下塑性变形进程中的低应变硬化现象，修正函

数如下：

(9)2

0 0 0

, ln ln lnC D E F G H     
  

 
     

 

  
  

式中：D、E、F、G 和 H 可通过回归方程确定的回归系数。基于 77.15K 不同应变率的实验数据

计算 WNbMoTaV RHEA 的回归系数，如表 3 所示。

表 3  应变率硬化项回归系数

Tab. 3 The regression coefficients for the strain rate hardening term.
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D E F G H

-0.84 0.51 0.0056 0.481 0.0015

利用包含 D、E、F、G 和 H 回归系数的 J-C 本构关系对比实验结果可知：随着加载应变率的逐

级递增，两者间误差持续加剧，均表现在屈服点后的塑性变形段，同时这些误差随温度变化的趋势呈

现出温度依赖性差异，低温时拟合曲线的峰值压力均小于实验结果，高温时拟合曲线峰值压力大于实

验结果，部分温度下不同应变率的拟合结果与实验结果对比分析如图 12 所示。
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图 12  未修正温度项的拟合结果与实验结果对比

Fig. 12. Comparison of the fitting results without temperature term correction and the experimental results

微观形貌表征结果显示，WNbMoTaV RHEA 具有显著的低温韧脆转变特征及高温软化效应，对

应的宏观实验数据表现为温度依赖性与应变率效应，因此针对温度项对本构关系再次修正[34]：

(10), 1

J Km m

r r

m r m r

T T T Tf I
T T T T






                        

式中：m0，m1，m2的取值由修正应变率硬化项后的参数如表 4 所示。

表 4  温度项修正系数

Tab. 4 Temperature correction coefficients

I J K

0.00285 0.6802 0.00011

式(8)表明，随着加载温度的上升，温度-应变率耦合的修正补偿系数增大，温度补偿系数越大，

应变硬化项越小，温度-应变率耦合作用误差得到有效改善，修正后拟合曲线与实验采集结果对比如

图 13 所示。
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图 13  温度-应变率耦合修正后 J-C 本构关系拟合曲线与实验曲线对比

Fig. 13. Comparison of Fitting Curves of Temperature-Strain Rate Coupling Modified J-C Constitutive Model and 

Experimental Curves

对比分析图 6 和图 14，在所有固定的加载速度下，修正后 J-C 本构关系计算得到的应变硬化率

曲线与实验曲线高度吻合，能够精准复现应变硬化率随温度升高呈显著单调下降的核心规律。修正后
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J-C 本构关系能够精准复现该规律的物理本质在于，引入的温度-应变率耦合修正项，进一步验证了本

构修正的合理性。
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图 14  相同加载速度下不同温度的应变硬化率与塑性真应变关系曲线（修正后 J-C 本构关系）

Figure 14 Relationship curves of strain hardening rate and plastic true strain at different temperatures under the same loading 

speed (modified J-C constitutive relation)

4  数值模拟

针对拟合参数的精度验证需求，建立 SHPB 加载系统的几何仿真模型，利用 FORTRAN 编程语

言开发修正后的 WNbMoTaV RHEA 的 J-C 本构关系，借助 UMAT 用户子程序将模型嵌入有限元分

析软件，进而对 WNbMoTaV RHEA 在温度-冲击耦合加载下的动态力学行为开展数值模拟。

4.1  算法设计

在动态力学性能仿真的算法设计环节，WNbMoTaV RHEA 塑性本构参数求解通过隐式方法实现，

这种方式能够提升高应变率、宽温度区间下参数求解的数值稳定性。与之不同，塑性流动方向及塑性

模量的计算采用显式方法完成，可满足合金动态变形过程中参数快速迭代的需求。从计算时序来看，

塑性参数增量的求解过程安排在计算步末期开展。而塑性流动方向与塑性模量的确定工作，在计算步

初始阶段就已完成。仿真过程中，容易出现屈服面漂移的精度偏差问题，会直接影响合金动态力学响

应的模拟精度。因此在每个计算步终止时，都要对合金的屈服条件进行针对性修正[35–37]：

(11)

 
 
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 
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

  
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  

r
q q h

σ D

q

式中：Δλ 是塑性常数；r是塑性流动方向，r=∂φ/∂σ；q是内变量；σ是 Cauchy 应力。需对非线

性方程组式(11)进行 Newton 迭代[38]，故将塑性更新和屈服条件写为：

录
用
稿
件
，
非
最
终
出
版
稿



爆  炸  与  冲  击

Explosion and Shock Waves

(12)

 

1 1

1 1

1 1 1

0
0

, 0

p p
n n n n

n n n n

n n nf f

  


 

 

  

      


     
  

a r
b q q h

q

将方程组式(12)线性化为：

(13)
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对上式求解可得到应力和内应变增量：
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式中： ， 结合式(13)和(14)可求得：
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式中： ，式(11)中变量可以更新为：
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4.2  模拟结果与讨论

实验系统采用实体单元建模，SHPB 杆件在实验过程中变形量忽略不计，同时为方便计算，将其

设置为刚体，对整体设置仅能沿轴线运动，SHPB 装置材料参数如表 5 所示。利用六面体网格对

WNbMoTaV RHEA 样品进行划分，尺寸为 0.3mm*0.15mm*0.15mm，样品与 SHPB 杆件的接触设置

为单面接触，模拟的总步长为 0.1ms。基于拟合修正后 WNbMoTaV RHEA 的 J-C 模型，分别开展

77.15K、293.15K 与 1373.15K 与冲击（v=20m/s）耦合作用下的力学响应数值模拟研究。

表 5  SHPB 杆件材料的 J-C 本构参数[39]

Tab. 5 The J-C constitutive parameters for the SHPB components' material are provided

ρ0/(g·cm-3) A/MPa B/MPa n C m

7.85 1400 2000 0.232 0.008 1.27

数值模拟与实验结果对比如图 15 所示。

由于实验过程中合金一直放在高低温实验箱中，因此无法使用高速摄像机采集动态加载过程，通

过观察加载后收集 WNbMoTaV RHEA 与数值模拟结果的形貌特征，证明了数值模拟表征动态加载过

程的有效性。对比相同时刻，不同温度与冲击耦合作用下的仿真形貌特征，能够清晰的观察到，随着

温度的上升 WNbMoTaV RHEA 的高温软化效应比较明显，破坏后崩落的尺寸也与温度呈现正相关。
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77.15K 时合金呈现出韧性为主、脆性为辅的断裂模式，在加载面表现出较大的应力集中，加载开始

后~20us 出现损伤，出现损伤崩落的尺寸较小；293.15K 时韧性相对于 77.15K 时有了较大提升，在加

载后~40us 产生了延性断裂；温度达到 1373.15K 时，合金的高温软化效果显著，宏观上塑性变形量

最大，加载开始后~60us 产生延性损伤，一个完整应力脉冲加载后能够收集到较大尺寸的碎屑。

t = 0us t = 20us t = 40us t = 60us t = 80us t = 100us

loading 
surface

(a) The dynamic damage process of the material at 77.15K(v=20m/s)

t = 0us t = 20us t = 40us t = 60us t = 80us t = 100us

loading 
surface

(b) The dynamic damage process of the material at 293.15K(v=20m/s)

t = 0us t = 20us t = 40us t = 60us t = 80us t = 100us

loading 
surface

(c) The dynamic damage process of the material at 1373.15K(v=20m/s)

(d) The WNbMoTaV RHEA after loading

图 15 不同温度下 WNbMoTaV RHEA 动态力学行为模拟与实验结果

Fig. 14 Simulation of the dynamic mechanical response of WMoTaNbV RHEA across varying temperatures
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图 16 实验结果与模拟结果对比（v=20m/s）

Fig. 15 Comparison of simulations and experimental results（v=20m/s）

数值模拟中合金应力-应变曲线与实验采集曲线的对比，如图 16 所示，显示数值模拟结果曲线

（图 16 中散点图）包含在实验结果曲线（图 16 中折线图）的合理误差带中，误差能够稳定再 8.0-
12.5%之间，证明了修正后的 J-C 本构关系能够描述在温度与冲击耦合作用下 WNbMoTaV RHEA 的

力学响应特性。

5  结论

针对在氩气保护氛围中，采用真空电弧熔炼法制备出单一 BCC 相结构的 WNbMoTaV RHEA，平

均晶粒尺寸~80um。通过开展温度（77.15-1373.15K）与应变率（0.001-7300s-1）耦合作用下的力学性

能实验，结合多种观测方法构筑起宏/微观力学响应的关联，解释了多物理场耦合作用下的变形机理，

基于实验结果拟合并修正了 WNbMoTaV RHEA 的 J-C 模型，利用有限元算法验证了修正后本构关系

的准确性。主要结论如下：

1)准静态加载中随着温度降低，合金的屈服点由 482.46MPa 增至 1767.83MPa，SEM 观测到段断

裂模式逐渐由韧性断裂向脆性为主、韧性为辅的损伤模式转变。裂纹的延展模式也逐步转变为沿晶断

裂为主，穿晶断裂为辅；

2)温度与冲击耦合作用下 WNbMoTaV RHEA 产生了高温软化与应变率强化效应，相同加载速率

下屈服点随温度降低呈现出先增高后降低的趋势，应变硬化率与温度呈负相关。高占比的 HAGB
（全温度区间占比均≥75%）是其宽温域稳定性的核心机制，在低温抑制晶界脆化、高温抑制晶界软

化。

3) 基于实验结果拟合得到 WNbMoTaV RHEA 的 J-C 模型，针对应变率硬化项与温度项完成修

正，有限元验证结果表明，修正后模型预测值与实验值偏差控制在 8.0%-12.5%范围内，具备一定的

工程适用性。
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