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基于多变形机制的 CrMnFeCoNi高熵合金应变
率相关晶体塑性本构模型*
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摘  要：高熵合金（High-entropy alloys，HEAs）在高应变速率、低温等极端条件下所呈现的显著强韧协同效应

已被大量研究证实。然而，现有晶体塑性模型虽能描述动态载荷下的宏观力学响应，却较少能从物理机制层面对应变

速率效应进行量化，且关键参数往往缺乏明确的物理意义，制约了对该优异性能背后物理机制的深入揭示。基于多重

变形机制构建的统一晶体塑性有限元（Crystal Plasticity Finite Element，CPFE）模型，实现了对等原子比

CrMnFeCoNi 高熵合金在宽应变速率范围（10−2-104 s−1）内宏观塑性流动行为的合理预测。依据热弹-黏塑性理论，推

导了应变速率敏感的塑性变形机制晶体学解析式，并通过引入随离散时间步长更新的滑移系位错密度与运动阻力内变

量，定量表征了塑性变形过程中微观组织的演化动力学。结果表明：应变速率主导的位错动力学特性和温度依赖的层

错能（通过调控孪晶/马氏体相变/位错滑移的竞争机制）共同决定材料强韧协同效应的非线性演化规律，并影响其宏

观力学响应。针对 Cantor（CrMnFeCoNi）合金研究构建的、用于描述极端条件下塑性变形机制的定量物理模型，可

为其它类似的面心立方结构高熵合金（Face-centered cubic high-entropy alloys，FCC HEAs）的建模提供可借鉴框架。
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Strain-rate-dependent crystal plasticity constitutive modeling 
based on multiple deformation mechanisms for CrMnFeCoNi 

High-entropy alloys
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Abstract: High-entropy alloys (HEAs) exhibit pronounced strength–ductility synergy under extreme conditions such as high 

strain rates and cryogenic temperatures. However, existing crystal plasticity models, although capable of capturing macroscopic 

dynamic responses, rarely quantify strain-rate effects at the mechanistic level, and their critical parameters often lack explicit 

physical meaning. This limits the in-depth understanding of the physical mechanisms behind the excellent mechanical 

performance of HEAs. To address this issue, a physics-informed crystal plasticity finite element (CPFE) model was developed 

for equiatomic CrMnFeCoNi HEAs over a wide strain-rate range from 10−2 to 104 s−1. Multiple deformation mechanisms were 

integrated into the model, and the model was implemented in a finite element environment. Based on a thermo-elasto-viscoplastic 

theory, strain-rate-sensitive crystallographic formulations were derived for the plastic deformation mechanisms, including 

dislocation slip, deformation twinning, and martensitic phase transformation. Two dislocation mechanisms, i.e., dislocation slip 
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and viscous drag, were considered to describe rate-controlled dislocation activity. Discrete internal state variables, updated at 

each time step, were introduced to track the evolution of dislocation density and dislocation-motion resistance on individual slip 

systems. In addition, the model incorporated the temperature dependence of stacking fault energy (SFE), adiabatic temperature 

rise, and the temperature dependence of the Hall-Petch relation. These components enabled quantitative characterization of the 

kinetic features of microstructural evolution and established a direct link between mesoscale microstructural evolution and 

macroscopic mechanical properties. Numerical simulations were performed for equiatomic CrMnFeCoNi HEAs across this wide 

strain-rate range. The model reasonably predicted the macroscopic plastic flow behavior and maintained consistent predictions 

of stress–strain responses and microstructural evolution. The results show that the nonlinear evolution of strength–ductility 

synergy under dynamic loading is jointly governed by strain-rate-dominated dislocation dynamics and SFE-regulated competition 

among dislocation slip, twinning, and transformation, which ultimately dictates the macroscopic mechanical responses of the 

alloy. By analyzing strain-rate sensitivity and work-hardening rate, the plastic stability during dynamic deformation was revealed. 

The simulation results validated the reliability of the model in capturing dynamic deformation mechanisms. It is concluded that 

the proposed framework provides a quantitative physical model for describing extreme deformation mechanisms in the Cantor 

(CrMnFeCoNi) alloy. It also offers a physically sound and transferable modeling framework for other face-centered cubic (FCC) 

HEAs and for the investigation and design of multi-principal element alloy systems with complex deformation mechanisms under 

dynamic deformation and temperature variation.

Keywords: High-entropy alloys; Crystal plasticity finite element; Dynamic mechanical properties; Plastic-deformation 

mechanisms; Strain-rate-dependent; Deformation twinning; Martensitic transformation

高熵合金（High-entropy alloys，HEAs），亦称多主元合金（Multi-principal element alloys，
MPEAs），其晶格中不同元素呈化学长程无序而拓扑短程有序的排列，构成了独特的原子堆垛结构[1-

2]。该结构有助于协同提升材料的强度与塑性，赋予其优异的综合力学性能[3]，如卓越的断裂韧性
[4]。这些特性使 HEAs 在高应变率等极端条件下展现出广阔的应用前景[5-6]。相比之下，传统金属在

高应变率下常面临塑性下降与失效风险。现有动态力学研究多集中于压缩加载[7-8]，对于建立可靠的

本构模型而言，仅有压缩数据存在固有局限。压缩实验不可避免地受端面摩擦与试样鼓形化影响，

所测应力状态偏离理想单轴，且该条件下的率依赖硬化行为未必能直接外推至拉伸状态。动态拉伸

实验能够提供接近理想单轴应力状态，同时可在宽应变率范围内直接测定应变率敏感系数与硬化规

律，是标定与验证本构模型不可或缺的补充。因此，系统研究应变率对 HEAs 动态力学性能的影响，

尤其是动态拉伸行为，是理解其应变率敏感性的关键，也为揭示其在剧烈塑性变形中的强韧机制提

供了重要途径。然而，尽管已有部分研究[9-11]关注面心立方结构高熵合金（Face-centered cubic high-
entropy alloys，FCC HEAs）的动态拉伸行为，但针对宽应变率范围内的系统性研究仍缺乏，制约了

其在高应变率环境下的适应性设计。

以 Cantor 合金[12]为代表的 FCC HEAs，其变形机制（包括位错滑移、形变孪晶、马氏体相变及

晶界活动）对应变率极为敏感[9,11,13]，这为机理认知带来根本挑战。高应变率条件下，绝热升温、晶

体缺陷的累积（如位错、层错、孪晶界）以及相变动力学成为主导因素，这些因素以高度非线性的

方式依赖于应变率，共同调控材料的宏观力学行为[13-14]。其中，快速变形引起的温升不仅直接导致

热软化，还会显著改变应变硬化行为，使得应变率效应与热效应紧密耦合，从而显著增加了分离力

热贡献、阐明变形机理的难度。然而，在高应变率加载过程中原位观测微观结构的时空演化（如位

错动态与孪晶行为）仍存在关键挑战，难以定量解耦各变形机制的瞬态贡献[15]。这一认知缺口凸显

了发展实验与有限元模拟相结合的多尺度研究方法的迫切性，以期揭示 Cantor 类合金在高应变率下

强韧协同演变的内在物理本质[16]。

晶体塑性理论为物理机制导向的材料本构建模提供了有效途径，可将多晶宏观力学响应与晶粒

尺度变形机制及微观结构演化相关联，适用于描述材料在高应变率下的力学行为，并可揭示实验中
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难以捕捉的微观演化过程[17]。基于此，目前发展的晶体塑性本构框架主要分为两类：一类是基于唯

象幂律流动法则的应变率相关模型[18]，通过应变率敏感性指数（m 值）表征宏观应变率相关性，计

算效率高，被广泛用于 FCC 合金的动态响应模拟；另一类是基于位错动力学的物理机制导向模型
[19]，通过追踪可动位错与林位错演化来预测硬化行为，具有更强的物理基础。然而，这两类模型在

描述 Cantor 合金宽应变率范围内的塑性流动行为均存在明显不足。

对于唯象幂律流动模型[18]，往往需要对宏观力学性能曲线进行数学拟合。例如，采用幂律流动

法则模拟 Cantor 合金的动态拉伸响应时，首先需要确定 m 值，同时还必须引入应变率相关的位错增

殖和动态回复系数。这一做法本质上仍是现象学描述而非物理预测，并不包含多种塑性变形机制及

其应变率相关耦合的物理图景。由此可见，唯象模型难以再现绝热温升引起的热软化与位错增殖硬

化之间的动态竞争，最终导致宽应变率范围内的流变应力预测失真。因此，唯象模型虽具备较高的

计算效率，但难以从物理本质上解释塑性变形的微观机制，限制了微观结构与性能关联的建立。

相较之下，位错动力学物理模型虽引入了位错密度演化方程，但位错运动从热激活机制向黏性

拖曳机制的转变（即速率控制机制转变）在现有模型中很少体现[20]，同样会影响宽应变率范围内的

流变应力预测精度。此外，现有模型多针对纯金属或稀固溶体，其假设的变形机制并不适用于

Cantor 合金。Cantor 合金具有低层错能，在高应变率下形变孪晶甚至马氏体相变会显著激活，并与位

错滑移形成复杂的动态竞争与协同关系，现有模型尚未将这些变形机制耦合到应变率相关位错动力

学框架中。

综上所述，目前仍缺乏一个能够对 Cantor 类合金在宽应变率范围内的复杂塑性流动行为实现物

理一致描述的自洽晶体塑性建模框架。针对上述问题，基于经典晶体塑性理论，结合 Cantor 合金在

高应变率下滑移、孪晶与相变耦合的塑性变形机制，采用物理机制导向的位错动力学模型与硬化规

律，建立了综合考虑应变率相关滑移-孪生-相变竞争与微观组织演变的晶体塑性本构模型。具体而言，

模型采用热激活与黏性拖曳双机制控制的滑移率方程，显式描述位错运动速率控制机制的转变；引

入孪晶、相变形核与生长的应变率相关动力学模型，实现滑移、孪晶与相变三种变形机制竞争的物

理描述；此外，模型还考虑了绝热温升对晶界滑移阻力、孪晶临界应力以及相变驱动力的影响。基

于该模型，开展了 Cantor 合金的晶体塑性有限元模拟，揭示了位错滑移、孪晶与相变竞争及绝热温

升效应共同主导强韧协同提升的机制。最后，通过对比高应变率下的动态拉伸实验数据，验证了模

型的可靠性。

1 热弹-黏塑性晶体塑性模型
晶体塑性理论已发展出多种研究框架,在 Hill 与 Rice[21]、Asaro[22-23]等提出的晶体塑性模型基础

上，针对高应变率加载条件，考虑弹性晶格畸变与塑性变形的各自贡献，并采用热激活与声子拖曳

双机制控制的位错运动模型，确立了热弹-黏塑性晶体塑性本构关系。

有限应变下晶体的总变形梯度张量可以分解为：

 (1)peF F F
式中： 和 分别表示弹性与塑性变形梯度。塑性变形梯度的演化可以表示为：F e  F p 

 (2)p p pF L F
式中： 为塑性速度梯度张量。为考虑 Cantor 合金中多种塑性变形机制对塑性变形的贡献[24-25]，则: Lp 

 (3)                 p
s tw tr

tw tr
1 1 1

(1 )
N NN

f f        

  
  

  
           L s n s n s n

并且：
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 (4)   tw tr

tw tr
1 1

N N
f f f f 

  
  ，

式中：ftw 和 ftr 分别表示所有孪晶系和马氏体相变系的总体积分数，Ns 、Ntw、Ntr 分别表示滑移系 α、
孪晶系 β 和马氏体相变系 χ 的数量，s(α)与 n(α)、s(β)与 n(β)、s(χ)与 n(χ)分别表示滑移系 α、孪晶系 β 和马

氏体相变系 χ 的滑移方向及滑移面法线方向的正交单位向量，符号 表示两个向量的并矢积（外积）。⊗

1.1 弹性变形方程
根据弹性本构关系，可定义第二 Piola-Kirchhoff 应力张量 S，该应力在塑性构型中与弹性

Green-Lagrange 应变张量 功共轭： E e 

 (5)e S C Ε
并且：

 (6) e eT e1
2

 Ε F F I

式中：I 为二阶单位张量，C 为四阶各向异性弹性（刚度）张量，继承底层晶格的对称性。对于 FCC
晶格结构，弹性张量 C 取决于三个独立的弹性常数 C11、C12和 C44，而对于密排六方（Hexagonal 
close packed，HCP）晶格结构，弹性张量 C 的矩阵则由 C11、C12、C13、C33和 C44等五个独立的分量

构成。此外，运算符“ ”表示双点积，上标 T 表示张量转置操作。这些符号约定适用于后续所有张
量表达式。

相应的 Cauchy 应力可以表示为：

 (7)   Te 1 e e 1det  σS F F F

式中：det( )表示变形梯度 的雅可比行列式。F e  F e 

根据 Schmid 定律，与滑移系统相关的外加分切应力 τ(α)表示为[26-27]：

 (8)     p     
 

  M s n

式中： 表示塑性构型中的 Mandel 应力，源于第二 Piola-Kirchhoff 应力张量 S 和弹性变形梯度M p  F e 

，满足与塑性速度梯度 的塑性功共轭关系[17]： Lp 

 (9)p eT eM F F S

基于此，由塑性功表征的温度变化率可表示为：

 (10)
p p( )

pC



 M L

式中：ρ 是材料质量密度，Cp是比热容，η 是 Taylor-Quinney 系数，表示转化为热的塑性功比例。高

应变率（>103 s−1）下变形时间极短，向环境的热量散失可忽略，可认为 Cantor 合金处于近似绝热状

态，所采用的参数取值为：ρ = 8027 kg·m−3，Cp = 450 J·kg−1·K−1，η = 0.95。对于低应变率（<1 s−1），

变形过程中热量有足够时间散逸至环境，故采用近似等温假设，此时取 η ≈ 0。
1.2 位错动力学
1.2.1 位错运动

位错运动及演化过程是晶体滑移变形的核心过程。位错滑移运动的调控机制主要包括短程和长

程两种相互作用。短程作用涉及位错在滑移过程中需克服诸如其他位错造成的局部障碍，该过程可

借助晶格的热振动得以辅助完成，因此具有热辅助激活的特征。长程作用来源于位错与析出相、晶
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界等缺陷所产生的长程应力场，此时位错的运动主要由声子拖曳效应主导[28]。基于此，位错平均滑

移速度可表示为[28-31]：

 (11)s

w r
v t t




 



式中： 是材料内部长程作用的长度， 是位错在障碍处的平均等待时间，代表位错克服障碍的概s
 wt

率，该过程依赖于温度与应力辅助的热激活机制，可由 Arrhenius 方程描述[29]：

 (12)
)

1
w a

(

B

( )exp 1Gt k


 



  
  

    

  n

式中：  是有效尝试频率，ΔG 是应力辅助激活能，kB 是玻尔兹曼常数，θ 是当前温度。an

相应地， 为位错在障碍间的平均运行时间，表示位错在声子拖曳下的连续运动，即[28,32]：rt

 (13)s
r

r
t v







并且：

 (14)seff
rv B

 
 


b

式中： 和  分别表示滑移系 α 上的伯格斯矢量长度和有效长程分切阻力，B 是声子拖曳系数。s
b eff


基于此，考虑应变率与温度效应的滑移系 α 上的塑性剪切速率可由修正的 Orowan 方程描述[33]：

 (15)   

ss

1

effs
m s 0

B seff

0exp 1 1 sgn( )

qp
BvQv k


  

 


  

  





                         

    b
b

式中： 是滑移系 α 上的可动位错密度，v0是位错参考速度，Qs 是滑移激活能，ps 和 qs 是与障碍物m


形态相关的材料常数， 表示麦考利括号(Macaulay brackets)定义为 2，sgn 是符号函数〈 ∙ 〉 〈x〉 = (x + |x|)/
用于考虑由滑移系 α 上的外加分解剪应力 τ(α)的正负值所引起的正向与反向滑移方向。τ* 表示热滑移

阻力，来源于位错滑移过程中可通过热激活克服的局域化障碍（如局域成分波动、原子尺寸失配等），

即短程分切阻力，可由基于热修正的 Peierls-Nabarro 模型描述[34]：

 (16)0
0

s

2exp   
 
  
 

  b

并且：

 (17)
 

0
0

s

22 ( ) exp
1 ( )

G 
 

 
  
 

 
 b

式中：τ0是 0 K 下的 Peierls 应力，ω0是 0 K 下的位错宽度，ψ 是一个较小正常数。研究表明，若

ω0/bs 取值在 0.4 到 2.1 之间，即可获得 Cantor 合金合理的晶格摩擦近似值，在本研究中，将 ω0取值

为 1.172bs，并设定 ψ 0.00064。G(θ)、E(θ)是温度相关的剪切模量和杨氏模量，根据 Laplanche 等 =  
人[35]的研究，有：

 (18)  85 16 exp 448 1G   
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 (19)  214 35 exp 416 1E   

而 µ(θ)是温度依赖的泊松比，可由式（18）、（19）确定。最终，计算求得室温下的 τ* 为 37.8MPa。此

外，式（15）中滑移系 α 上位错滑移需克服的长程分切阻力 ，可以表示为：τ α
eff

 (20)
   

 

pass pass

eff

pass

,

0, ,

  




   


 

   


式中：  表示滑移系 α 上的通过应力，可以表示为：τ α
pass

 (21)pass f g
    

式中： 和 τg分别表示受位错-位错相互作用和晶界强化控制的滑移抗力。这些抗力代表了非热垒，τα
f  

即位错绕过长程障碍所需的最小应力。根据 Taylor 硬化定律[36]：

 (22)f s
1

( )
sN

G h   



   



 b

并且：

 (23)m i
       

式中：hαα′表示滑移系 α 与 α′ 之间的交互作用矩阵，ρα′ 表示滑移系 α′ 的总位错密度，其中，ρα′ m

是可动位错密度，ρα′ i 是不可动位错密度。同时，根据 Hall-Petch 关系[37-38]：

 (24)HP
g

g

( )k
d


 

并且：

 (25)HP h hk q p  

式中：kHP (θ)是与温度相关的 Hall-Petch 系数，dg是材料的平均晶粒尺寸，ph和 qh是拟合参数。根据

Otto 和 Sun 等人的研究[39-40]取 ph = −0.12 MPa·μm0.5·K−1，qh = 206.36 MPa·μm0.5。

1.2.2 位错演化
在冲击加载下，高熵合金内部位错密度急剧增加。然而，根据位错理论，只有可动位错能够直

接贡献于滑移系的剪切应变。基于此，滑移系 α 上的可动与非可动位错部分的密度演化过程如下：

 (26)
 



     dips anni anni
m m m

s s s s

2 2d d d
   

   


    




  

位错偶极子位错自发增殖 灭位错 湮


  

 b b b
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 (27)
     dips anni anni

i m i
s s

2 2d d d   
     


 

位错偶极子 位错相互湮灭

  
 b b

式中： 是位错平均自由程，表示可动位错在晶格中运动直至遇到障碍物（如晶界、位错-位错交互 Λ α 
s

作用、孪晶形成以及马氏体相形成）所经过的平均距离且满足[24]：

 (28)


   s tw tr
tw tr

1 1 1s g s tw tw tr tr

1 1 1
(1 ) (1 )

N N Nf fh h h
d i t f t f

 
   


  




 

  

   
   

位错相互作用 形变孪晶晶界 马氏体相变

  

式中： 表示控制可动位错与林位错之间平均间距的无量纲比例因子，ttw 和 ttr 分别表示对应孪晶和马is 

氏体片层的平均厚度，hαβ 表示滑移系 α 与孪晶系 β 之间的交互作用矩阵，hαχ 表示滑移系 α 与马氏体

相变系 χ 之间的交互作用矩阵。同时，式（26）、（27）中的 ddips 和 danni 分别表示两个位错形成稳定

偶极子构型所需临界距离和相互湮灭临界距离且满足[41-42]：

 (29) 
s

dips
( )

8 (1 ( ))
Gd






   




b

 (30)anni anni sd D  b

式中：Danni 为控制湮灭距离的拟合参数。

1.3 孪晶与相变动力学
大量研究已证实，形变孪晶是 Cantor 高熵合金在低温、高速冲击等极端条件下至关重要的塑性

变形机制[9,11,43-44]。近期研究进一步揭示，在高应变率动态剪切加载条件下，Cantor 高熵合金中会出

现一种由缺陷密度介导的分级变形路径。该路径通过{111}面上的协调堆垛层错与孪晶扩展，诱发应

变局部化的密排六方（HCP）结构域。当缺陷密度达到临界值时，这些区域会失稳并转化为非晶
[13]。这种相变硬化与晶体无序化耗能的协同效应，最终共同提升了该材料的强度与韧性。通常情况

下，形变孪晶过程受晶体学约束的剪切局部化控制。基于此，宏观孪晶体积分数演化率可以表示为：

 (31) 
 

tw

f


 





式中： 是孪晶系 β 的局部晶体学剪速率，γtw 是特征孪晶应变。类似地，马氏体相变系 χ 的局部晶γ(β)

体学剪速率 与宏观马氏体相变体积分数 演化率遵循： γ(χ)  f (χ) 

 (32) 
 

tr

f


 





式中：γtr 是马氏体相变的特征剪切应变。同时，孪晶与马氏体体积分数的演化速率分别满足[41]：

 (33) 
tw tr tw(1 )f f f V N     ， 

 (34) 
tw tr tr(1 )f f f V N     

式中：Vβ 和 Vχ 分别是新生孪晶片层与马氏体条带的体积分数满足：

 (35)    2, ,
tw,tr tw,tr4

V t    
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式中：ttw 和 ttr 分别是孪晶片层与马氏体条带的平均厚度， 和 分别表示孪晶界与马氏体条带在生Λ  β
tw Λ χ

tr

长过程中被微观障碍物阻挡前所穿越的平均距离且满足：

 (36)
 tw

tw

1g tw twtw tw

11 1 ,
(1 )

N fh
d t fi












 
    


 (37)
 tr

tr

1g tr trtr tr

11 1
(1 )

N fh
d t fi












 
    


式中：hββ′和 hχχ′ 分别是不同孪晶系和马氏体相变系之间的交互作用矩阵， 和  是无量纲尺度因子。itw itr

此外，式（33）和（34）的孪晶与马氏体形核率，即 和 满足：N  β
tw N χ

tr

 (38) ,
tw,tr 0 ncs,(tw,tr) tw,trN N P P   

式中： 是单位时间内潜在形核点密度。Pncs,(tw,tr)是位错运动中不发生交滑移的概率，以确保持续的N0

位错塞积与应力集中，分别满足[45]：

 (39)  cs
ncs,tw r

B

1 exp ,
V

P
k

 


    
 

 (40)  cs
ncs,tr r

B

1 exp
V

P
k

 


    
 

式中：Vcs 是交滑移激活体积，τr是在无外施剪切应力作用下，使两个不全位错接近至临界距离 xc 以
形成孪晶核所需的内应力满足[46-47]：

 (41)
 

 s
r

0 c 0

cos 31( )
2

G
x x x





 

   

b

并且肖克利不全位错之间的平衡间距满足：

 (42)
2

s
0

sf

( ) 2 ( )
( ) 8 1 ( )

Gx   
    





b

式中：Γsf (θ)是温度相关的层错能。式（39）和（40）的作用于孪晶系 β 与马氏体相变系 χ 的分切应

力 τ(β)和 τ(χ)分别可表示为：

 (43)      p     s n ，M

 (44)      p     s nM

此外，式（38）中形核后扩展形成孪晶片层或马氏体条带的概率 Ptw,tr 分别满足[24,41]：

 (45)
 

tw

tw
tw

ˆexp
p

P





     
  

，

 (46)
 

tr

tr
tr

ˆexp
p

P





     
  
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式中：ptw 和 ptr 是拟合参数，孪晶与马氏体相变的临界分切应力 和 分别满足[25]： τtw  τtr

 (47)
  p gsf tw

tw
p tw p r

3 ( )
ˆ exp

3 3
G dE

L d
 


 

    
 

，
b

b b

 (48)p gtr
tr

p tr p p r

3 ( )2 ( ) ( )ˆ exp
3 3 3

G dEh G
L d

     
  

     
 

b
b b b

式中：bp是不全位错的伯格斯矢量长度，Ltw 和 Ltr 分别是构成新孪晶核与马氏体核的不可动不全位错

长度，Etw 和 Etr 分别是表征形变孪晶与马氏体相变能垒的拟合参数，σ γ/ε(θ)是温度相关的面心立方基

体与密排六方两相之间的单位面积界面能，ΔG γ→ε(θ)是温度相关的面心立方基体向密排六方相变过程

中的摩尔吉布斯自由能，h 为密排六方晶核的高度，dr 为参考晶粒尺寸。采用热力学方法[48-49]计算得

到室温下的热力学参数分别为：Γsf = 23.5 mJ·m−2，σ γ/ε = 5.77 mJ·m−2，ΔG γ→ε = 203.59 J·mol−1。此外，

由于 HCP 马氏体与 FCC 基体具有相近的堆积密度，该相变体仅伴随有微小的体积变化[50]。此类体积

变化对总塑性变形的影响较弱[25]。因此，模型暂不考虑 FCC→HCP 相变所引起的体积变化。

1.4 晶体塑性有限元(CPFE)模型
采用晶粒生长算法构建了包含 100 个随机取向晶粒且具有几何周期性的多晶代表体积单元（

Representative volume element，RVE），通过 UMAT 有限元子程序进行数值求解，获得多晶体材料在

边界载荷的作用下的力学响应。为节约计算成本,本研究选用 18×18×18 网格（5832 个单元），该模

型在计算成本与数值精度间取得平衡，既超出已验证范围下限的保守裕度，又保持计算可操作性，

符合在单轴拉伸条件下多晶 RVE 建模标准对数值保真度的要求[25]。最终生成的有限元模型如图 1 所

示。

图 1 多晶 RVE 有限元模型及边界条件示意图

Fig.1 Finite element model and boundary conditions of the polycrystalline RVE

1.5 本构参数
基于 Hill 方法计算得到 Cantor 合金的晶体弹性参数如表 1 所示，而其在各应变率下模拟所采用

的本构参数则归纳于表 2。

表 1 Cantor高熵合金模拟研究中所采用的奥氏体与马氏体相单晶弹性常数

Table 1 Single-crystal elastic constants for the austenite and martensite phases used in the
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Cantor high-entropy alloy simulations

晶格 弹性常数 (GPa) 弹性矩阵

 
 

001A
11

001

3 1
188.7

1
K

C





 


 
A 001

12
001

3 115.6
1

KC 


 


FCC

 A A A A
44 12 12 44 120.3C C C C   

A A A
11 12 12

A A
11 12

A
11

A
44

A
44

A
44

0 0 0
0 0 0
0 0 0

0 0
0

C C C
C C

C
C

C
C

 
 
 
 
 
 
 
 
  

M
11 248.3C 

M
12 111.9C 

M
13 59.8C 

M
33 300.4C 

HCP

M
44 47.6C 

M M M
11 12 13

M M
11 13

M
33

M
44

M
44

M
44

0 0 0
0 0 0
0 0 0

0 0
0

C C C
C C

C
C

C
C

 
 
 
 
 
 
 
 
  

注: (1) = 0.38 为<001>晶向的泊松比，C12 − C44= −4.8MPa 为 Cauchy pressure[51] 𝜇001

   (2) K 为体积模量，由剪切模量 G 和杨氏模量 E 确定

表 2 Cantor高熵合金模拟研究中所采用的本构参数

Table 2 Constitutive parameters of Cantor high-entropy alloy employed for the simulation using the model presented

参数描述 位错滑移参数 形变孪晶参数 马氏体相变参数

系统数量 Ns =12 Ntw =12 Ntr =12

伯格斯矢量 bs = 2.55×10−10 m [52] bp = 1.47×10−10 m /

晶粒尺寸 dg = 35 μm [9] / /

参考晶粒尺寸 dr = 20 μm [25] / /

微结构特征尺寸 / ttw = 15 nm [52] ttr = 40 nm [43]

激活能/特征能垒 Qs = 1.81×10−19 J [53] Etw = 10 mJ·m−2[25] Etr = 23 mJ·m−2[25]

交滑移激活体积 Vcs = bs
3 m3 [24-25] / /

速度/概率指数 ps / qs = 1.15 / 1.0[24] ptw = 5[24,54] ptr = 8[24-25]

位错参考速度
 [24-25]1 4 1

01 s , 1 10  msv     
[28]1 6 1

01 s , 1 10  msv    
/ /

初始位错密度

2 1 13 2
01.0 10  s / 2.5 10  m    

3 1 13 2
02.2 10  s / 5.0 10  m   

3 1 14 2
05.0 10  s / 1.0 10  m   

4 1 14 2
02.0 10  s / 3.5 10  m   

/ /

平均自由程控制系数 is = 30 [55] itw = 10[24] itr = 3[24]

湮灭距离控制系数 Danni = 1.0[56] / /

拖曳系数 B = 1.5×10−4 pa·s[57] / /
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临界形核尺寸 /
xc = 1.0×10−9 m [24-25]

Ltw = 215 nm

h = 1.05 nm [24-25]

Ltr= 106.3 nm

交互作用矩阵
hαα′ = [0.122, 0.122, 0.625, 0.07, 

0.137, 0.122] [58]

hαβ = [0, 0.042] [54]

hββ′ = [0, 0.468] [54]

hαχ = [0, 0.042] [54]

hχχ′ = [0, 0.468] [54]

2结果与讨论

2.1流动应力的应变率敏感性
为验证所构建的晶体塑性有限元模型的预测能力，开展了 Cantor 合金应变率相关力学响应的模

拟研究，并将模拟结果与实验结果进行对比。如图 2 所示，在 2,200 s−1 应变率下，模拟得到的工程

应力-应变曲线与 He 等[9]报道的实验数据高度吻合。在 5,000 s−1 应变率下，模拟结果与 Chen 等[59]报

道的压缩实验数据亦吻合良好，表明 Cantor 合金在动态加载下具有良好的拉压对称性。在已验证的

应变率范围（10−2 至 103 s−1）内，Cantor 合金表现出显著的正应变率敏感性，流动应力随应变率升高

而系统性增加，证实了材料固有的正向应变率依赖性。模拟结果同时表明动态拉伸变形过程中材料

具有优异的应变硬化能力，如图 3 所示。值得注意的是，应变硬化率曲线表明绝热温升的影响有限
[9]，动态加载条件下硬化行为的一致性印证了这一点。这一现象与传统 TWIP 钢形成鲜明对比，后者

在高应变率（>103 s−1）下会出现显著的热软化[18]。He 等[9]的理论计算表明，2,200 s−1 应变率下

Cantor 合金动态拉伸试样的最高绝热温升为 96 K。相应地，模型在 2,200 s-1应变率下获得的动态拉伸

绝热温升为 98 K,曲线变化趋势与其理论计算结果一致，如图 4 中 2,200 s-1曲线所示。类似地，在类

Cantor 合金 Al0.3CrFeCoNi 中，即便在 104 s−1 高应变率和 0.5 真应变的极端压缩条件下，计算得到的

温升也仅为 109 K[60]。需要特别指出的是，Cantor 合金的层错能具有敏感的温度依赖性，这种依赖性

直接影响孪晶与马氏体相变的临界分切应力（式（47）、（48））。如图 5 所示，在 2,200 s−1 应变率下，

随绝热温升的累积，层错能（Γsf）由初始 23.5 mJ·m−2 升至约 36.6 mJ·m−2，升高约 55.7%。孪晶临界

分切应力（ ）由 222.3 MPa 升至 245.7 MPa，升高约 10.6%，而相变临界分切应力（ ）则由 369 τtw τtr

MPa 降至 355.4 MPa，降低约 3.6%。这一演化规律表明，温升引起的层错能升高对孪晶的激活构成

抑制效应，却在一定程度上降低了相变的能垒。若未能准确考虑此影响，将导致对孪晶机制真实贡

献的评估出现偏差，并提前预测其出现[16]。

   

录
用
稿
件
，
非
最
终
出
版
稿



爆  炸  与  冲  击

Explosion and Shock Waves

12

图 2 不同应变率下 Cantor 高熵合金单轴拉伸工

程应力-应变曲线的模拟与实验对比

Fig.2 Comparison between simulated and experimental 

engineering stress-strain curves of the Cantor high-

entropy alloy under uniaxial tension at various strain rates

图 3 不同应变率下 Cantor 高熵合金单轴拉伸加工硬

化率曲线的模拟与实验对比

Fig.3 Comparison between simulated and experimental work 

hardening curves of the Cantor high-entropy alloy under 

uniaxial tension at various strain rates

 
图 4 不同应变率下 Cantor 高熵合金单轴拉伸绝

热温升模拟曲线

Fig.4 Simulated temperature rise of the Cantor high-

entropy alloy under uniaxial tension at various strain rate

图 5 2,200 s−1 应变率下 Cantor 高熵合金层错能、孪晶  

临界分切应力及马氏体相变临界分切应力的演化

Fig.5 Evolution of stacking fault energy and critical shear 

resolved stresses for twinning and martensitic transformation in 

the Cantor high-entropy alloy under a strain rate of 2.2×103 s−1

2.2应变率对塑性变形机制的影响
为探究上述宏观应变率敏感性及相关硬化机制的内在原因，开展了 Cantor 合金不同应变率下微

观结构演化研究，并分析了位错动力学特性、孪晶以及相变体积分数的变化。如图 6 所示，不同应

变率下可动位错速度随分切应力的演化曲线表明，在 2,200 s−1 和 5,000 s−1 应变率下，位错速度随分切

应力单调递增后缓慢下降，呈现出热激活滑移主导向黏性拖曳主导转变的趋势。当应变率升高至

20,000 s−1 时，曲线快速攀升后急剧下降。整个应变率范围内的位错速度在后期均呈下降趋势，但

20,000 s−1 时应变率下降更为显著。这一现象可能归因于高应变率下高应力诱发大量孪晶及相变的形

核及生长，孪晶界和相界对位错运动产生强烈的钉扎效应，同时极高位错密度累积（图 7）以及晶格

畸变引起的声子拖曳增强共同抑制了位错平均速度。上述机制使得 Cantor 合金在高应变率后期呈现

负速率敏感性，变形主导机制由位错-孪晶逐渐转变为位错-孪晶-相变交互作用。

如图 7 所示，整个变形过程中不同应变率下位错密度随真应变的演化规律表明，初始位错密度

是决定屈服应力及后续流动应力的关键因素。初始位错密度对屈服应力的贡献十分显著， 
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 图 6 不同应变率单轴拉伸下 Cantor 高熵合金的

位错滑移速度随分切应力变化曲线

Fig.6 Dislocation glide speed-shear stress curves of 

Cantor high-entropy alloy under uniaxial tension at 

various strain rates

图 7 不同应变率单轴拉伸下 Cantor 高熵合金总位错密

度随真应变的演化

Fig.7 Evolution of the total dislocation density with true strain in 

the Cantor high-entropy alloy under uniaxial tension at various 

strain rates

   

图 8 不同应变率单轴拉伸下 Cantor 高熵合金

的孪晶与相变体积分数随真应变的演化

Fig.8 Evolution of twin and phase transformation 

volume fractions with true strain in the Cantor alloy 

under uniaxial tension at various strain rates

图 9 不同应变率下 Cantor 高熵合金拉伸力学响应与变形

机制分区

Fig.9 Mechanical responses and deformation mechanism regimes 

of the Cantor high-entropy alloy under uniaxial tension at various 

strain rates.

主要体现在屈服阶段的位错密度峰值。相比之下，流动应力阶段在不同位错密度下呈现相对一致的

变化趋势，且演化速率随应变率提高呈现渐进式增长，不同于屈服应变阶段的急剧上升。此外，位

错密度的演化表现出正应变率依赖性，表明更高应变率通过抑制动态回复促进位错增殖，从而提升

位错密度。综上所述，Cantor 合金因晶格畸变导致能量景观崎岖，位错运动需反复克服高而窄的局

部能垒，交滑移与攀移被强烈抑制。高应变率下变形时间极短，正负位错相遇抵消的几率大幅降低，

湮灭过程被“冻结”，从而引发爆发式位错增殖与快速塞积，形成超高密度位错群。这一机制使泰

勒硬化贡献远超传统金属，并迫使位错速度维持在次声速区，最终显著提升高应变率下的屈服强度。
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在塑性流动阶段，不同应变率下孪晶与马氏体相变体积分数的演化呈现出显著的机制差异。如

图 8 所示，在 2,200 s−1 和 5,000 s−1 应变率下，孪晶在变形早期即被激活并持续增长后趋于饱和，而马

氏体相变在整个动态变形过程中均未出现。当应变率升高至 20,000 s−1 时，孪晶依然相对较早的被激

活，而马氏体形核则明显滞后。后续变形中，孪晶和马氏体体积分数均持续增长，且两者存在竞争

关系。近期 Ming 等[43]的研究已证实 Cantor 合金在极端低温条件下的马氏体相变机制。HCP 晶粒内

形成高密度{0001}基面层错与{ }纳米孪晶，并激活非基面位错滑移以协调多方向应变，温度依1011
赖的层错能及其热力学涨落是两种变形机制动态竞争与协同的内在原因。在高应变率加载条件下，

上述变形机制的激活路径取决于外加应力。如图 9 所示，在 2,200 s−1 和 5,000 s−1 应变率下，应力水平

位于 680~1130 MPa 区间仅满足孪晶激活条件，故相变缺失。而在 20,000 s−1 应变率下，应力水平升

高跨越至 1130 MPa 阈值，相变得以触发并与孪晶形成竞争。

        

        

        

        
图 10 2,200 s−1 应变率下 Cantor 高熵合金{111}<112>孪晶系统的体积分数及空间分布（拉伸真应变 εt =0.018）

Fig.10 Volume fraction and spatial distribution of {111}<112> twinning systems in the Cantor high-entropy alloy under 

uniaxial tension at a strain rate of 2,200 s−1 (true strain εₜ = 0.018)

进一步地，在 2,200 s−1 应变率下，图 10 显示大部分孪晶系在真应变为 0.018 附近被成功激活，

晶粒间的相互作用在晶界处引起应力集中，使得孪晶即使在施加应力低于临界孪晶应力时也能形核，

且有助于在原本不利于孪晶形核的晶粒中形成孪晶。这与 He 等[9]在 2,200 s−1 应变率下的动态拉伸实

验早期观察到的大量形变孪晶一致，饱和孪晶体积分数约为 12%，这些孪晶通过 TWIP 效应增强了

加工硬化并延缓了颈缩。
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如图 11~14 所示，20,000 s−1 应变率下相变在真应变为 0.045 附近形核，此时总位错密度约为

5.2×1015 m−2（图 7），低于 Zhao 等[13]根据相变自由能垒理论计算的相变位错密度阈值 8.0×1015 
m−2。然而，图 11~14 中所有马氏体相变系的局部位错密度累计已明显跨越该理论阈值。这一结果表

明，实际变形过程中的非均匀成核具有显著的空间选择性，局域高密度缺陷簇的演化而非全局水平

主导了相变的触发时机。

值得关注的是，图 11~14 同时揭示可动位错与不可动位错的空间分布呈现高度一致性。这一现

象归因于模型模拟的 20,000 s−1 应变率下变形时间极短（真应变 0.045 对应窗口仅约 2 μs），位错源

在极短时间内被“同时”激活，正负位错湮灭几率大幅降低，湮灭过程被“冻结”，引发爆发式增

殖与快速塞积。可动位错尚未充分运动即被后续位错、孪晶界及相变界面钉扎，迅速转化为不可动

位错，运动均呈现局域钉扎主导的“粘滞”特征，可动与不可动位错的空间分布难以分辨。两者云

图分布的高度一致，本质上是短时域下爆发式增殖与快速钉扎的共同结果，也是滑移-孪晶-相变耦合

变形机制的直接体现。

此外，图 11 和图 14 直接显示相变形核的空间分布与局部位错活动的高值区域在空间上趋于重

合。这一空间相关性表明，位错密度的局域热点与相变形核位置具有高度一致性，是应变诱导的非

均匀缺陷场（局部位错塞积）驱动相变机制的直观证据。图 12 和图 13 中这种相关性较弱，主要因

为相变形核的空间分布还受到层错和孪晶带活动的影响。

图 8 显示，在 20,000 s−1 应变率下，孪晶与相变体积分数均接近 10%，TWIP 与 TRIP 效应协同作

用，显著提升了 Cantor 合金的高应变率强韧性。综上所述，相变既是极端塑性变形下形变孪晶的后

继机制，同时又与之存在竞争关系，充分体现了 Cantor 合金在极高应变率下变形机制的复杂性。

      

      

      
图 11 20,000 s−1 应变率下 Cantor 高熵合金(111)<110>滑移系可动位错密度（ρm）、不可动位错密度（ρi）和(111)

<112>相变系统相变体积分数及空间分布（拉伸真应变 εt =0.045）

Fig.11 Spatial distributions of mobile dislocation density (ρm) and immobile dislocation density (ρi) for the (111)<110> slip 

systems, and volume fraction for the (111)<112> transformation systems in the Cantor high-entropy alloy under uniaxial 

tension at a strain rate of 20,000 s−1 (true strain εₜ = 0.045)
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图 12 20,000 s−1 应变率下 Cantor 高熵合金( )<110>滑移系可动位错密度（ρm）、不可动位错密度（ρi）和( )111 111

<112>相变系统相变体积分数及空间分布（拉伸真应变 εt =0.045）

Fig.12 Spatial distributions of mobile dislocation density (ρm) and immobile dislocation density (ρi) for the ( )<110> slip 111

systems, and volume fraction for the ( )<112> transformation systems in the Cantor high-entropy alloy under uniaxial 111

tension at a strain rate of 20,000 s−1 (true strain εₜ = 0.045)
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图 13 20,000 s−1 应变率下 Cantor 高熵合金( )<110>滑移系可动位错密度（ρm）、不可动位错密度（ρi）和( )111 111

<112>相变系统相变体积分数及空间分布（拉伸真应变 εt =0.045）

Fig.13 Spatial distributions of mobile dislocation density (ρm) and immobile dislocation density (ρi) for the ( )<110> slip 111

systems, and volume fraction for the ( )<112> transformation systems in the Cantor high-entropy alloy under uniaxial 111

tension at a strain rate of 20,000 s−1 (true strain εₜ = 0.045)

      

      

      
图 14 20,000 s−1 应变率下 Cantor 高熵合金( )<110>滑移系可动位错密度（ρm）、不可动位错密度（ρi）和( )111 111

<112>相变系统相变体积分数及空间分布（拉伸真应变 εt =0.045）

Fig.14 Spatial distributions of mobile dislocation density (ρm) and immobile dislocation density (ρi) for the ( )<110> slip 111

systems, and volume fraction for the ( )<112> transformation systems in the Cantor high-entropy alloy under uniaxial 111

tension at a strain rate of 20,000 s−1 (true strain εₜ = 0.045)

2.3屈服应力的应变率敏感性
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图 15 Cantor 高熵合金屈服应力应变率依赖性

Fig.15 Dependence of yield stress on strain-rate in Cantor high-entropy alloy

基于上述模型，进一步分析了 Cantor 合金屈服应力随应变率的演化规律。如图 15 所示，Cantor
合金在应变率 10−2~104 s−1 区间内的屈服应力应变率敏感性揭示了一个根本的机理转变。位错运动机

制从经典的热激活逐渐转变为声子拖曳主导[61]。在 10−2 ~103 s−1 的应变率区间，热激活机制为主导，

应变率敏感性相对较弱。而当应变率超过 104 s−1 这一阈值时，极短的变形时间尺度从动力学上抑制

了热激活过程，明显削弱了其对位错滑移的促进作用。此时，位错运动逐渐由非热激活的黏性拖曳

机制主导，导致应变率敏感性显著上升。

3 结 论
本文以 Cantor 高熵合金为研究对象，基于晶体塑性理论构建了一个考虑多变形机制的晶体塑性

模型框架，并成功将该模型嵌入有限元环境。计算结果与宽应变率范围内的实验数据吻合良好，表

明模型能够准确描述该合金的宏观力学响应。主要研究结果如下：

(1) 该合金的屈服应力表现出显著的应变率敏感性。在跨越 104 s−1 这一临界应变率时，应变率敏

感指数出现显著提升，这归因于位错运动的主导机制从热激活向黏性拖曳的转变。

(2) 应变速率主导的位错动力学特性与层错能的温度依赖性共同决定了孪晶、马氏体相变与位错

滑移等变形机制的竞争关系。在 2.2×103 s−1 应变率下，孪晶在变形初期激活，成为该应变率范围内的

重要塑性变形机制，并通过 TWIP 效应增强加工硬化。晶粒间的相互作用在晶界处引起应力集中，使

得即使外加应力低于临界孪晶应力时也能形成孪晶。

(3) 在 2.0×104 s−1 应变率下，局部位错塞积诱发马氏体相变，TRIP 效应随之启动，成为继 TWIP
效应之后的另一关键强韧化途径。TRIP 效应与 TWIP 效应协同，共同增强了材料的强韧性。高应变

率下的马氏体相变依赖于高密度晶体缺陷累积，这些缺陷储存的能量显著提高了 FCC 相的自由能，

使其达到相变所需的自由能水平，从而触发相变。与较低应变率相比（2.2×103 s−1 ~ 5.0×103 s−1），高

应变率下应变硬化率的预测结果仍未出现显著降低，表明材料的绝热软化效应有限。这种滑移-孪晶-
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相变（Slip-TWIP-TRIP）机制的动态竞争与转换，是材料在动态加载下获得强韧协同效应的物理本质。

上述认识对于理解 Cantor 合金在极端变形条件下的行为以及设计具有优异抗冲击性能的材料具有重

要意义。

本研究尚未在当前晶体塑性理论框架中考虑应变率相关的损伤机制及局部失效行为。后续工作

将引入相应的断裂准则及损伤演化律，以期实现对该合金在宽应变率范围内失效行为的有效预测。
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