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摘要：航空航天领域的发展亟需在超高温服役条件下具有优异力学性能的先进结构材料，近年来开发的难熔高熵合

金（refractory high entropy alloys，RHEAs）虽具有应用前景，但仍面临着室温脆性及元素偏析等问题，对其制备工艺

提出较大挑战。而增材制造技术在制备 RHEAs方面具有抑制元素偏析、细化组织且可实现复杂形状构件制备等

独特优势，具有广泛的研究潜力。本文从介绍增材制造 RHEAs的主要技术方式出发，对增材制造 RHEAs的微观

结构、元素分布及相组成特征进行归纳并概述其室温和高温力学性能。针对增材制造 RHEAs面临的开裂、孔隙等

主要工艺挑战，对近年来的相应研究成果进行综述，并提出通过成分调控与晶界工程优化增材制造工艺的新思

路。最后，本文对于未来通过增材制造技术引入晶界强化元素或高熵陶瓷强化相实现室温塑性与高温强度的进一

步提升以及通过抑制开裂与残余应力实现大尺寸 RHEAs复杂构件制备等方面进行展望。
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Research progress on additive manufacturing of refractory high entropy alloys
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Abstract: The  rapid  progress  in  aerospace  engineering  places  an  urgent  demand  for  advanced  structural  materials  that  exhibit

outstanding  mechanical  properties  under  ultra-high  temperature  operating  conditions.  While  recently  developed  refractory  high-

entropy alloys (RHEAs) hold promising application prospects，they are still confronted with challenges，including room-temperature

brittleness and elemental segregation，which present significant hurdles in manufacturing processes.  Additive manufacturing (AM)

technology offers distinct advantages in fabricating RHEAs，such as suppressing elemental segregation，refining microstructures，and

enabling  the  production  of  components  with  complex  geometries， thereby  revealing  the  substantial  research  potential.  This  paper

firstly  introduces  the  main  technical  methods  for  AM-fabricated  RHEAs.  Subsequently， it  systematically  summarizes  their

microstructural  features， elemental  distribution  patterns， and  phase  composition  characteristics， along  with  an  overview  of  their

mechanical  performance  at  both  room  and  elevated  temperatures.  To  address  critical  process  challenges， such  as  cracking  and

porosity  in  AM-produced  RHEAs，we  not  only  review  recent  research  achievements  but  also  propose  innovative  strategies  that

combine composition optimization and grain boundary engineering to enhance the AM process. Finally，this paper makes prospects

for  further  enhancing  the  room-temperature  plasticity  and  high-temperature  strength  by  introducing  grain  boundary  strengthening

elements or high-entropy ceramic strengthening phases through additive manufacturing technology in the future，as well as for the

preparation of large-sized RHEAs complex components by suppressing cracking and residual stress.
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随着高超声速飞行器、航空发动机和燃气轮机

的发展，其热端结构部件的工作温度已达 1600 ℃，

超过当前镍基高温合金的最高工作温度[1-2]，因此，

亟须开发在超高温下具有高强度的先进结构材料，

并攻克其制备工艺。近年来高熵合金概念的出现

为耐超高温材料研发带来新机遇。2004年，叶均蔚

和 Cantor等首次提出“高熵合金”和“多主元合

金”的概念，颠覆了传统合金的“焓”设计思想，

通过“熵调控”理念突破元素固有性质的限制，合

金设计空间更加广阔[3-4]。受高熵合金设计理念启

发，Senkov等于 2010年首次提出难熔高熵合金

（refractory high-entropy alloys，RHEAs）概念 [5]，并

率先报道 NbMoTaW和 VNbMoTaW两种难熔高

熵合金[6]。在 1600 ℃ 测试压缩性能，NbMoTaW
和 NbMoTaWV合金的屈服强度均超过 400 MPa，
其高温力学性能显著优于传统镍基高温合金，在航

空航天推进系统、燃气轮机、核反应堆、热交换器

及火箭发动机喷管等应用场景中展现出显著的应

用潜力[7]。

自难熔高熵合金首次制备以来，研究者通过添

加强化元素、引入第二相等方式优化合金设计，不

断提升其室温塑性与高温强度。如在 NbMoTaW体

系中加入 Ti、Re等元素以改善室温力学性能[8-9]，

或通过调控 C含量引入高熵碳化物以提升高温强

度[10]。目前，RHEAs因其组成元素具有极高的熔

点，主要通过真空电弧熔炼制备。然而，由于各组

成元素之间熔点差异极大，铸态合金容易产生较严

重的成分偏析和粗大的枝晶组织，损害其热稳定性

和力学性能，加之这类合金本身的高强度和室温脆

性使得后续加工极为困难[11-12]，对加工设备和工艺

控制提出极高要求。此外，传统的熔炼加工技术还

存在难以成形复杂几何形状的难题[13-14]。

增材制造（additive manufacturing，AM）技术利

用其可近净成形、高能量密度以及易制备复杂形状

构件的优势[15] 能够克服传统制造方法（如铸造和

锻造）的局限，通过快速熔融与凝固过程显著细化

组织并有效抑制 RHEAs的元素偏析[16]，提升材料

的组织稳定性与力学性能，为解决 RHEAs制备与

加工面临的挑战提供了新的发展思路。

近年来，利用各类增材制造技术制备 RHEAs
逐渐成为研究热点，许多学者对于增材制造 RHEAs
缺陷抑制、微观组织、相组成及其相关力学性能等开

展了大量研究并取得进展。本文旨在对难熔高熵合

金增材制造技术的最新研究成果进行综述，并对增材

制造技术在耐高温材料制备等方面的发展进行展望。

 1    难熔高熵合金的增材制造技术

在所有类型增材制造技术中，激光粉末床熔融

（laser powder bed fusion，LPBF）和激光定向能量沉

积 （laser  direct  energy  deposition， LDED） 工 艺 在

RHEAs制备中得到广泛的研究[13-17]。

 1.1    激光粉末床熔融

激光粉末床熔融（LPBF）[14-15] 是一种以激光为

能量源，按照计算机模型预定义的扫描路径选择性

的熔化粉末的构件成形方式。图 1（a） [17] 给出

LPBF单层粉末熔化过程，设备控制激光器选择性

或全部熔化每层粉末，未熔部分则松散的保留在基

板上构成粉末床作为支撑。随后成形平台下降由

铺粉器在前层表面铺设新粉并再次由激光器熔化，

逐层重复上述过程直至完成整个构件的几何形状

（图 1（b） [18]）。Zhang等 [17] 采用 LPBF技术制备

WTaMoNb  RHEAs，通过温度场模拟结合 LPBF
成形工艺参数优化，成功制备出无宏观裂纹的复杂

叶片构件（图 1（c）[17]）。Liu等[18] 利用 LPBF技术

制 备 出 以 BCC相 为 主 、 含 少 量 HCP相 的

WMoTaTi RHEAs，其显微硬度达 621HV，优于传

统方法制备的产品。这些研究充分证明，LPBF
工艺在制备复杂结构的 NbMoTaW系 RHEAs方面

的可行性。

LPBF技术在熔融过程涉及复杂的热行为[17]，

如图 1（d）[18] 所示：高能激光输入能量与相变、热

传导、热辐射及颗粒飞溅等造成的能量耗散共同构

成热平衡体系。在这一过程中，激光功率、扫描速

度、层厚、扫描间距等诸多因素均会影响热行为，进

而导致成形试样微观组织、致密化程度与性能产生

差异。近年来，学者们致力于探索高熵合金增材制

造的工艺参数规律[19-20]，其中最常用的工艺优化指

导准则为体积能量密度（volume  energy  density，
VED）准则[21]，其计算公式见式（1）：

VED =
P

vth
(1)

式中：P 为激光功率；v 为扫描速度；t 为层厚；h 为

扫描间距。

有研究报道通过机器学习[22] 可实现多种工艺

参数的综合优化，因此深入探究各工艺参数与显微

组织、力学性能的关联机制，对利用 LPBF技术制

备高性能 RHEAs具有重要的指导意义。

 1.2    激光定向能量沉积

激光定向能量沉积（LDED）技术（图 1（e）[23]、

（f）[24]）与 LPBF的“粉末预铺”模式不同：LDED的

16 航　空　材　料　学　报 第 46 卷



原材料以金属粉末或丝材形式单道次输送至基板，

在 激 光 作 用 下 形 成 熔 池 并 逐 层 逐 道 沉 积 。

LDED技术还可通过多喷嘴送粉设计实现多种元

素粉末的原位混合与熔融（图 1（f））[24]，同时具备

材料利用率高、沉积后加工量小、设计灵活性强、

生产周期短等优势[25]，且能制备晶粒细小、元素偏

析程度低的样品，通常具有更加优异的力学性能[26]。

与 LPBF技术相比，LDED工艺的激光束斑直

径更大[16]，导致其微观组织调控能力与制造精度相

对较低，但也赋予其更高的沉积速率（据报道最大

可 达 300 cm3/h） [27] 与 较 低 的 冷 却 速 率 （103～
104 K/s，LPBF冷却速率通常为 104～106 K/s[28]），可在

一定程度上缓解热应力过大导致的开裂问题，是制

备大尺寸耐超高温 RHEAs的可行方案。Dobbelstein
团队 [29] 率先开展 LDED制备 WTaMoNb RHEAs
的研究，用预混合粉末进行原位合金化，并通过多

次重熔工艺成功制备出等原子比的 RHEAs试样。

Li等[30] 指出，相较于真空电弧熔炼制备的 RHEAs
常见的粗大枝晶组织，LDED技术制备的 MoNbTa
合金呈现胞状和柱状亚结构，其高冷却速率及反复

热循环效应可最大限度减少成分偏析。Gou等[31]

也发现，LDED过程中多次重熔和反复热循环

有助于提升 RHEAs的成分均匀性。Su等[32] 通过

LDED技术成功制备出无宏观偏析、无裂纹的

AlMoNbTaTiZr RHEAs，进一步证实该技术制备成

分均匀 RHEAs的潜力。

 2    增材制造难熔高熵合金的微观组织

 2.1    微观结构特征

传统铸态 RHEAs通常晶粒粗大，且存在一定

程度的元素偏析[5-6]。激光增材制造技术拥有更快

的凝固速度及多次加热-冷却热循环过程[33]，其熔

池结构呈现逐道次、逐层周期性沉积的特征，赋予

增材制造合金独特的高度非平衡超细晶微观组织，

显著改善了铸态合金中粗大枝晶和化学偏析等

缺陷[34]。

增材制造 RHEAs的晶粒尺寸普遍小于电弧熔

炼制品[30,35]。图 2（a）[30]、（b）[30] 分别展示了激光

增材制造与铸态 NbMoTa合金的微观组织，增材制

造组织平均晶粒尺寸为 13～18 μm，远小于铸态组

织平均晶粒尺寸（112 μm）。Zhang等 [36] 对比了

LDED制备的 TiHfNbV难熔高熵合金与铸态试

样的平均晶粒尺寸，发现 LDED试样的晶粒

尺 寸 最 小 （196 μm） ， 而 铸 态 样 品 约 为 240 μm
（图 2（c）[36]）。Cai等[37] 报道，LPBF技术制备的

NbMoTaW RHEAs晶粒尺寸仅为 5.8 μm，相较于铸

态合金显著减小（200 μm），图 2（d）[37]、（e）[37] 分

别 给 出 不 同 成 分 RHEAs垂 直 于 打 印 方 向 的

EBSD图像，均呈现明显的晶粒尺寸差异，这是由

于高能激光作用下，单个熔池的高冷却速率使中心

区域形成致密细晶区，而两熔池重叠区域因受热时

间长导致晶粒长大，形成粗晶区。

 

(a) Laser beam

Sca
nn

in
g 
v

Top layer

Melt pool
Substrate

Powder bed

(b)
Powder Laser beam Specimen

Scraper

blade

Powder Fabrication Spare
delivery piston delivery piston powder tank

(d) Plasma emission/
absorption

Reflected
light

Particle
spatter

Radiation
Powder-bed

depth
Thermal

convection
Remelt

ThermalThermal
conductionconduction Phase transitionPhase transition

(f)

Powder
hoppers AA BB CC DD

Augers

ArgonArgon Flow gas

Nozzles
Laser

Part

Build plate

Laser beam

Powder beam

Shield gas

Molten pool

ScanningScanning

strategystrategy

SubstrateSubstrate
XX

YY

ZZ

6 mm6 mm

(c)

(e)

Scanning method

thickness

 

图 1    激光粉末床熔融（LPBF）制备工艺与激光金属沉积成形工艺（LDED）　（a）LPBF单层粉末熔化过程示意图[17]；
（b）LPBF铺粉过程示意图[18]；（c）LPBF样品示例[17]；（d）LPBF热过程示意图[18]；（e）LDED过程示意图及样品示例[23]；

（f）LDED多喷嘴送粉过程示意图[24]

Fig. 1    Shows LPBF (laser powder bed fusion) manufacturing process and LDED (laser directed energy deposition) process　
(a) schematic diagram of the LPBF single-layer powder melting process[17]；(b) schematic diagram of the LPBF powder spreading

process[18]；(c) LPBF sample example[17]；(d) schematic diagram of the LPBF thermal process[18]；(e) schematic diagram of
the LDED process and sample example[23]；(f) schematic diagram of the multi-nozzle powder feeding process in LDED[24]
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增材制造 RHEAs的凝固组织比铸态试样更复

杂。根据经典凝固理论[38]，晶体凝固组织主要取决

于合金原始成分、固液界面温度梯度（G）、凝固速

度（R）等参数，这些参数对凝固形貌转变的综合影

响如图 3（a）所示[39]：G/R 值较高时，易形成柱状晶

粒结构；G/R 值较低时，则倾向于形成等轴晶粒。

在增材制造的熔池凝固过程中，熔池底部的热梯度

较大，使 G/R 值处于促进柱状树枝晶形成的范围

内，柱状晶粒从熔池底部形成并沿热梯度方向生

长[40]。因此，在增材制造合金中通常难以实现完全

等轴的微观结构，导致试样存在各向异性[18,36]，通

常形成沿沉积方向的柱状晶组织[41]。

增材制造复杂的热过程影响，其凝固组织通常

不会形成完全的柱状晶，而是呈现粗大柱状晶（枝

晶区）与细晶区交替分布的规则结构[42]。熔池的凝

固并非遵循纯液体凝固规律：大量输送到熔池的粉

末未完全熔化，成为非均匀形核表面，导致熔池表

面和底部发生动态成核和生长过程[43]。在此过程

中，熔池顶部形成表面等轴晶区，中部形成柱状晶，

具体形貌如图 3（b）[44]、（c）[44] 所示。同时，在逐层

沉积过程中，晶粒形貌可通过热影响区的多次热循

环发生改变[44]。如图 3（d）[44] 所示，经过多次热循

环中的重熔/再结晶过程，晶粒逐渐从枝晶形态转

变为外观光滑的等轴和柱状晶。Ishimoto等[45] 在

增材制造 TiNbTaZrMo难熔高熵合金试样中发现，

其具有柱状粗晶与等轴细晶交替分布的独特条纹

状组织。进一步观察表面，细晶区均位于熔池底

部，推测是由于在多次热循环下，重熔晶粒的未熔

部分沉入熔池底部，成为有利的成核位点[46]，从而

形成细晶区条带，与上述机理一致。Ozalp等[47] 观

察到，在增材制造 Hf5Mo15Nb35Ta25Ti20 样品外缘因

快速冷却，存在典型枝晶组织，而在样品中部则为

形状不规则的胞状组织，晶粒更粗大，且胞状组织

内部含有少量枝晶。

学者们[39,48-49] 认为，增材制造中凝固组织调控

的关键在于通过工艺参数（热源功率、扫描速度、

扫描策略、光斑大小、预热温度等）调控试样不同

区域熔池的 G/R 值及熔池形态，促进形成单一形态

的柱状晶或等轴晶，以匹配不同的服役需求。

Kok等[50] 报道，通过增大激光功率和扫描速度提

升 LDED工艺的沉积速率，可调控显微组织（图

3（e）[43]）：较高的沉积速率会使等轴晶粒面积分数

增大。图 3（f）[43] 给出等轴晶区和柱状晶区的一般

分布规律。Gou等[31] 通过 LDED技术成功制备出

等轴晶 BCC单相 TiZrHfNb RHEAs，如图 3（g）[31]

所示，并统计其细小晶粒尺寸，如图 3（h） [31]

所示。这主要归因于两方面：一是该合金导热性较

差，打印过程中散热效率降低[51]，导致温度梯度相
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图 2    EBSD图像及晶粒形貌表征　 （a）激光金属直接沉积组织[30]；（b）电弧熔炼组织[30]；（c）TiHfNbV难熔高熵合金铸态组
织与增材制造组织及晶粒统计对比[36]；（d）成分为 Ti15Ni15的 NbMoTaWTiNi难熔高熵合金微观组织[37]；

（e）成分为 Ti25Ni25的 NbMoTaWTiNi难熔高熵合金微观组织[37]

Fig. 2    EBSD images and grain morphology characterization　(a) microstructure of laser metal direct deposition[30]；(b) microstruc-
ture of arc melting[30]；(c) comparison of as-cast and additive manufacturing microstructures and grain statistics of TiHfNbV
refractory high-entropy alloy[36]；(d) microstructure of NbMoTaWTiNi refractory high-entropy alloy with composition of

Ti15Ni15[37]；(e) microstructure of NbMoTaWTiNi refractory high-entropy alloy with composition of Ti25Ni25[37]
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对较小；二是 RHEAs的高熔点特性使激光移离后

熔池快速凝固，获得较高的凝固速度。两者共同作

用使 G/R 值足够低，最终形成等轴晶组织。此外，

Gu等[52] 发现，扫描策略从锯齿形改为重熔扫描[53]，

晶粒沿横向的晶体学取向从〈001〉变为〈111〉；

相比之下，采用棋盘格工艺制备的 WMoTaTi合金

晶粒未呈现特定晶体织构[35]，表明柱状晶的生长方

向也可通过工艺参数调控。

 2.2    元素分布及相组成

尽管增材制造能显著改善元素偏析，但 RHEAs
仍存在微观尺度的成分不均匀。研究表明[29]，增材

制造凝固组织的化学成分通常会偏离初始粉末成

分。Melia等[54] 采用高通量 LDED工艺制备系列

MoNbTaW合金，发现平行于激光扫描方向存在

Nb/Mo元素的枝晶间区和富 Ta/W元素的初次枝

晶 区 。 Zhang等 [19] 观 察 到 LPBF制 备 的

NbMoTaW单相 BCC固溶体中，Nb和 Mo元素存

在微尺度浓度波动（图 4（a）、（b）），且相较于标准

成分，Nb和Mo还存在一定程度烧损。Huber等[55]

在增材制造 NbMoTaWV合金中发现，V元素强烈

偏析于胞壁，Mo与 Nb元素的偏析较弱，而 W与

Ta元素则偏聚于胞内区域（图 4（c））。Ta与 W元

素的分布不均可能源于熔点差异与粉末混合不均

匀。通常而言，元素熔点越低，其成分偏离程度越

高，因此需通过重熔步骤调整粉末成分，以制备成

分均匀的 RHEAs组织。不过，这种微观偏析并非
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图 3    热梯度和凝固速度对凝固组织的综合影响（a）[39]，打印过程中形成等轴晶和柱状晶交替形貌的示意图（b）[44]，
图（b）中蓝色圆圈中局部熔池内凝固机理示意图（c）[44]，多次热循环过程中晶粒形貌演化过程示意图（d）[44]，

等轴晶区和柱状晶区面积分数与沉积速率关系（e）[43]，等轴晶区面积和柱状晶区面积计算方法（f）[43]，
等轴晶组织（g）[31]，图（g）中反极图显示的晶粒尺寸分布（平均晶粒尺寸为 162.3 μm）（h）[31]

Fig. 3    Comprehensive influence of thermal gradient and solidification rate on solidification microstructure (a)[39]， schematic dia-
gram of the formation of alternating dendritic and equiaxed microstructure during printing process (b)[44]， schematic diagram of so-
lidification mechanism in the local melt pool within the blue circle in Fig.(b) (c)[44]， schematic diagram of grain morphology evolu-
tion during multiple thermal cycles (d)[44]， relationship between the area fraction of equiaxed grain zone and columnar grain zone
and deposition rate (e)[43]， calculation method of the area of equiaxed grain zone and the area of columnar grain zone (f)[43]，

equiaxed grain microstructure (g)[31]， grain size distribution shown by the inverse pole figure in
Fig.(g) (average grain size is 162.3 μm) (h)[31]
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完全有害[56]，通过适当的工艺调控实现特定元素的

微偏析[57]，或利用增材制造的局部高能量特征诱导

纳米级析出相，可能产生意外的强化效果。Cai等[37]

在增材制造 RHEAs的近等轴枝晶组织中，观察到

沿亚晶界分布的纳米级晶界相，如图 4（d）[37] 中黑

色区域所示，这些晶界相嵌入枝晶基体中。其形成

机理为：由于各元素熔点差异大，凝固过程中富含

W、Nb、Mo元素的 BCC结构基体相首先成核并以

枝晶形式生长，随后晶界相在枝晶间成核长大，填

充晶间孔隙缺陷；微米级基体相和纳米级晶界相形

成网状分布的细晶区，使各合金相间的结合更牢

固。值得注意的是，在极高热应力下，增材制造组

织的细晶区会出现裂纹，表面能谱分析显示，“裂

纹”区域富含 Ti和 Ni元素（图 4（e）[37]）。这是由

于凝固过程中，熔点较低的 Ti和 Ni呈流动状态，

在裂纹区域凝固并填充缺陷，为改善 RHEAs的室

温脆性提供了一种可行方式。

调控增材制造难熔高熵合金的元素组成，可显

著影响其显微组织。Wang等[58] 采用 LPBF技术，

以 Nb、 Ta、 Ti、 Mo粉 末 为 原 料 ， 原 位 制 备 出

NbTaTiMox（x=0，0.2，0.5，1.0）单相BCC结构RHEAs，
结果表明 Mo含量增加会加剧枝晶内元素偏析，减

少柱状晶数量并导致组织粗化。Dobbelstein等[59]

在研究不同 Zr、Nb含量的 TiZrNbTa高熵合金时

发现，富 TiZrNb区域形成单一 BCC相。尽管制备

无偏析组织是增材制造的优势，但仍需深入分析微

观尺度的元素不均匀现象，精准表征难熔元素的分

布规律与偏聚行为，进而通过调控局域有序化与析

出相，进一步提升增材制造试样的性能。

 2.3    增材制造难熔高熵合金组织的梯度变化

增材制造难熔高熵合金的组织沿打印方向存

在梯度差异。Li等 [30] 研究发现，LDED制备的

TiZrNbTa合金中，平均晶粒尺寸沿沉积方向呈梯

度增大趋势，这是由于激光能量沿沉积方向逐层积

累，在合金内部形成温度梯度，影响晶粒生长速

率。Melia等[54] 观察 LDED制备的 NbMoTaW合

金时发现，试样晶粒的形态与尺寸存在显著位置差

异。在前几层加工过程中，试样以柱状晶凝固；随

着与基板距离增加，中部区域逐渐过渡为更细小的

等轴晶；而顶部区域又过渡回柱状形态。这种转变

源于温度梯度的逐渐减小与打印层厚的逐步增加，

但难熔元素的熔点差异导致沿打印方向富集也是

不可忽略的影响因素[60]。该研究还表明，柱状晶的

形成同样受组成元素分布的影响。

LDED技术可以通过在不同打印道次设计不

同粉末元素比例灵活制备梯度 RHEAs，使组成元

素沿沉积方向呈现成分差异，满足特定设计需求，

同时也为研究成分对于微观组织的影响提供便

利。Dobbelstein等[59] 通过 LDED工艺制备出化学

梯度 TiZrNbTa试样，发现靠近基底的富 Nb区域晶

粒尺寸较大，且随着 Zr浓度增加而减小，表明在富

Zr区域，Ta的化学成分变化对晶粒尺寸的影响占

主导地位，而非单纯由冷却速率决定。在另一项相

似研究中[61]，他们还观察到 Zr、Nb、Hf、Ta元素在

试样的底部含量较低，而 Ti含量较高。这是由于

激光能量引起的温度与热应力变化，使部分高熔点

颗粒在熔化前从熔池底部反弹至表层，最终导致高

熔点元素的沉积效率降低。此外，纳米级析出相或
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图 4    增材制造 NbMoTaW合金能谱（a）及元素分布线扫描分析（b）[19]，增材制造 NbMoTaWV合金 TEM-EDS测量
结果（c）[55]，增材制造 NbMoTaWTiNi合金高倍 EBSD图像（d）及微裂纹区域元素分布面扫描分析（e）[37]

Fig. 4    Energy spectrum (a) and line scan analysis (b) of elemental distribution of additive manufactured NbMoTaW alloy[19]，
TEM-EDS measurement results of additive manufactured NbMoTaWV alloy (c)[55]，high-magnification EBSD images

of additive manufactured NbMoTaWTiNi alloy (d) and surface scanning analysis of elemental
distribution in microcrack regions (e)[37]

20 航　空　材　料　学　报 第 46 卷



未熔化粉末颗粒的存在，以及不同打印层热条件的

差异，会增加部分区域的非均质成核位点数

量，导致晶粒尺寸减小；而 RHEAs因室温脆性产生

的孔隙率、开裂等缺陷，也会阻止晶粒生长，促进从

柱状结构向等轴晶粒形态的转变[62]。

总之，增材制造 RHEAs的显微组织随工艺参

数、粉末特性等因素变化，可呈现柱状晶、等轴晶

或枝晶组织，但整体比铸态组织更细小均匀。利用

增材制造工艺特点，设计具有梯度成分与组织的

RHEAs，或制备含复杂析出相甚至多相结构的

RHEAs制件，已逐渐成为该领域的研究热点与发

展趋势。

 3    增材制造难熔高熵合金的力学性能

 3.1    室温力学性能

增材制造技术为 RHEAs引入与传统制备方法

不同的独特强化机制，其细小晶粒与复杂热历史诱

导的特殊组织可有效提升材料的室温强度与塑性，

为进一步优化RHEAs的室温力学性能开辟出新路径。

Cai等[37] 对 LPBF技术制备的 4种不同成分

WNbMoTaTiNi合金进行室温压缩性能测试，结果

显示：4种合金的屈服强度均超过 2050 MPa，极限

抗压强度超过 2550 MPa，最高应变率达 11.38%，是

目前报道的最高值，展现出远超铸态合金的力学性

能。Gou等 [31] 采用 LDED技术制备的 TiZrHfNb
合金，拉伸屈服强度和断后伸长率分别为 1034 MPa
和 18.5%，不过关于增材制造难熔高熵合金室温拉

伸性能的报道仍较少。表 1[23,35-37,48,63-65] 汇总了已

报道的部分增材制造 RHEAs的室温压缩性能。

表 2[31,65] 汇总了目前报道的部分增材制造 RHEAs
的室温拉伸性能。

除增材制造工艺本身的性能提升作用外，合金

成分优化也是改善增材制造 RHEAs室温力学性能

的有效手段。Liu等[23] 在增材制造 TiZrVNbAl合
金中引入 Mo元素，利用 Mo和其他合金元素的原

子半径差引发的晶格畸变[66]，使合金屈服强度提

升 34%。Zhang等[65] 在 LPBF制备的 NbTaTiNi难

 

表 1    增材制造 RHEAs的室温压缩性能汇总表
Table 1    Summary of room temperature compression properties of refractory high entropy alloys fabricated by additive manufacturing

Component Preparation technology Yield strength/MPa Compression plasticity/% Reference

Ti42Hf21Nb21V16 LDED 1034 22.5 [36]

Nb25Mo15Ta5W35Ti10Ni10 LPBF 2124 9.1 [37]

Nb21.875Mo13.125Ta4.375W30.625Ti15Ni15 LPBF 2261 9.6 [37]

Nb18.75Mo11.25Ta3.75W26.25Ti20Ni20 LPBF 2513 11.4 [37]

Nb15.625Mo9.375Ta3.125W21.875Ti25Ni25 LPBF 2060 11.9 [37]

VNbMoTaW LPBF 2154 (extension) [48]

WMoTaNbNiTi LPBF 2085 21.8 [35]

WMoTaNbTi LPBF 1047 13.1 [63]

(CrMoNbV)99C1 LDED 1471 3.5 [64]

NbMoTaTiNi LPBF 1728 21.8 [35]

TiZrVNbAlMo6 LDED 1095 28.0 [23]

Nb3Ta3Mo2(Ti2Ni)2 LPBF 1285 27.1 [65]

 

表 2    增材制造 RHEAs室温拉伸性能数据汇总
Table 2    Summary of room temperature tensile property data of refractory high entropy alloys fabricated by additive manufacturing

Component Preparation technology Yield strength/MPa Elongation/% Reference

TiZrHfNb0.8 LDED 782 13.1% [31]

TiZrHfNb LDED 1034 18.5% [31]

Nb3Ta3Mo(Ti2Ni)3 LPBF 1184 4.4% [65]

Nb3Ta3(Ti2Ni)4 LPBF 671 9.2% [65]
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熔高熵合金中添加 Mo元素，设计的 Mo10 合金兼

具高强度与高韧性，其室温抗拉强度和断后伸长率

分别为 1438 MPa和 5.1%，通过 Mo元素成分优化

与 LPBF技术优势的协同作用，实现了高强度高韧

性难熔高熵合金的制备。Xu等[67] 利用 LPBF技术

在 NbMoTaW合金中添加 C元素，引入晶界碳化物

析出相，打印态样品的致密度达 96.5%，抗压强度

达 1782 MPa，压缩塑性为 7.2%，展现出优异的力学

性能。

 3.2    高温力学性能

相较于室温力学性能，面向实际工况的高温力

学性能对 RHEAs更为关键。Duan等[68] 对 LPBF
制备的 W75Nb15Ta10 多主元合金进行高温压缩测

试，发现该合金在 1600 ℃ 时仍保持 640 MPa的超

高温强度。Zhang等[69] 报道 LDED制备的HfNbTiV
RHEAs在约 1100 ℃ 下，屈服强度达 680 MPa左

右，断后伸长率接近 15%（图 5（a）），并证实固溶强

化带来的大晶格畸变是该体系 RHEAs中具有较高

高温强度的关键，在图 5（b）中对比了该合金与部

分同体系其他 RHEAs的高温力学性能。Ouyang
等 [64] 对其自主开发的增材制造 (CrMoNbV)99C1

RHEAs进行室温至 1000 ℃ 的宽温域高温压缩测

试，结果显示该合金在 1000 ℃ 下屈服强度仍达

787 MPa。图 5（c）、（d）对比了该合金与已报道的

其他增材制造合金高温力学性能，表明碳化物相增

强设计在增材制造技术中的应用，对提升 RHEAs
的高温性能具有显著效果，为制备耐超高温 RHEAs
构件提供了新思路。
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图 5    增材制造 HfNbTiV不同温度压缩拉伸曲线（a）[69]，增材制造 HfNbTiV与已报道相似体系合金的高温屈服强度对比（b）[69]，
(CrMoNbV)99C1 宽温域压缩曲线（c）[64]，(CrMoNbV)99C1 与其他增材制造合金试样不同温度压缩屈服强度对比（d）[64]

Fig. 5    Different temperature compression curves of additively manufactured HfNbTiV (a)[69]，comparison of high-temperature
yield strength of additively manufactured HfNbTiV with similar alloy systems reported previously (b)[69]，wide-temperature range
compression curve of (CrMoNbV)99C1 (c)

[64]，comparison of different temperature compression yield strength of (CrMoNbV)99C1
with those of other additively manufactured alloy specimens (d)[64]

 
 4    增材制造难熔高熵合金面临的挑战

由于 RHEAs的元素具有高熔点、高强度、强

合金化倾向等特性，其在增材制造过程中产生的热

应力残余比非难熔金属更显著；同时，W、Ta等高

熔点金属元素本身存在室温脆性，导致其可加工性

较差[70-71]，这些因素使得增材制造难熔高熵合金样

品易产生开裂、气孔、未熔颗粒等缺陷。通常而
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言，这些缺陷的形成与合金成分、粉末质量、能量

输入、工艺参数等密切相关，如何优化增材制造工

艺制备出高质量、近全致密、无宏/微观裂纹的样

品，已成为 RHEAs增材制造领域的主要挑战[72-73]。

 4.1    开裂

增材制造零件中的热应力主要由热梯度与熔

融层顶冷却收缩引起[74]。热梯度是由于熔池部分

的快速加热与基体相对缓慢的热传导所形成的陡

峭温度梯度，导致靠近熔池的基体与其他区域膨胀

收缩不一致而产生热应力。而熔融层顶冷却收缩

与之类似，在熔池冷却过程中熔融层顶与基体的收

缩差异同样引发热应力。当热应力超过材料在特

定温度下的极限抗拉强度，就会产生裂纹。此外，

因熔融过程中由晶界处低熔点共晶相或液膜撕裂

以及凝固末端残留液相补缩不足造成的[75] 热裂

纹、残余应力叠加难熔高熵合金的室温脆性造成的

冷裂纹等[76]。因此，抑制或消除加工过程中的裂

纹，是制备高性能 RHEAs试样的关键。

对增材制造工艺进行优化是抑制裂纹的首要

手段。通过工艺参数的调整改善打印过程中的热

流分布，减少残余应力或优化晶粒形态以抑制裂纹

萌生与扩展，该方法已在增材制造高温合金领域广

泛运用。Zhu等[77] 通过有限元模拟分析 LPBF制

备 RHEAs中 的 温 度 场 及 热 应 力 场 （图 6（a） 、

（b）），发现激光快速加热会在熔池边缘形成陡峭

的温度梯度，导致熔池底部出现较大的应力集中；

图 6（c）、（d）为考虑未熔粉末的相场模拟结果，显

示在未熔粉末周围产生额外应力集中，这种应

力集中主要与未熔粉末和基体在晶体结构和热膨

胀系数上的差异有关，表明工艺参数还可以通过影

响未熔颗粒的数量，影响热应力与裂纹形成。研究

通过以上模拟总结得到如图 6（e）[77] 所示的 VED
值与热应力最大值的关系表，当 VED>333 J/mm3

时，未熔颗粒消失，热应力最大值由增材制

造过程中产生的温度梯度决定，且随着 VED的增

加而增加，导致裂纹密度上升；当 VED<333 J/mm3

时，热应力最大值主要由未熔粉末与 RHEAs基体

性能不匹配引起，此时裂纹密度主要取决于未熔粉

末的密度，因此通过精确调控 VED值可制备出高

度合金化且无裂纹的难熔高熵合金试样。
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图 6    VED = 467 J/mm3 的均匀模型下模拟温度场（a）和热应力场（b），未熔化 Zr颗粒非均质模型下模拟温度场（c）
和热应力场（d），最大应力对 VED的依赖性（e）[77]

Fig. 6    Simulated temperature field (a) and thermal stress field (b) under the uniform model with VED = 467 J/mm3，simulated
temperature field (c) and thermal stress field (d) under the heterogeneous model with unmelted Zr particles，

dependence of maximum stress on VED (e)[77]

 
此外，优化扫描策略同样可以降低残余应力以

抑制裂纹。Xu等[78] 在 LPBF制备镍基高温合金的

研究中，通过改变扫描策略控制打印层热流分布，

获得具有双峰结构的等轴细晶组织，有效抑制裂纹

扩展。Harrison等[79] 发现 LPBF制备高温合金时，

通过调控激光能量在基体中形成过饱和固溶体，可

显 著 降 低 基 体 的 开 裂 敏 感 性 。 Gibson等 [80]

在 LDED制备 RHEAs的研究中发现，不同层采用

不同的扫描路径可有效降低残余应力，且层厚应小

于熔池深度，以确保构建完全致密的组织。

随着打印层数增加而累积的非均匀残余应力

还可能导致成形样品出现翘曲变形 [81]。Zhang
等[17] 通过相场模拟分析 LPBF制备 WTaMoNb难

熔高熵合金过程中样品与基板结合处的热应力分

布，结果表明随着沉积层数增加，热应力不断累积

并集中于样品边缘与基板结合处，尤其在激光作用
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于样品边缘时，样品与基板的温差可达 100 ℃，产

生巨大热应力，当超过基体材料的极限抗拉强度

时，样品会出现开裂和翘曲现象，而 RHEAs的室温

脆性又加剧了这种开裂倾向。Zhou等[82] 研究表

明，预热基板可有效降低残余应力引发的开裂，这

主要得益于初始温度梯度的减小。此外，基板预热

还促进粉末充分熔化，减少增材制造 RHEAs中未

熔粉末等缺陷[83]。

通过成分调控抑制增材制造过程中的开裂倾

向也是可行方案。Xiao等[63] 发现，在增材制造制

备 WMoTaNbTi合金时，Ti元素的偏析能有效抑制

凝固开裂，这主要是由于 Ti在凝固末端提供充足

的液相补缩，缓解热收缩引起的凝固开裂，同时

还能显著降低电子束选区熔化成形 WMoTaNbTi
合金的孔隙率。在 Zhang等 [84] 的研究中，通过

LPBF技术设计并打印出一种新型无裂纹 RHEAs，
压缩性能表明，单独添加 Ti可减小裂纹尺寸，单独

添加 Ni可消除大部分微裂纹，而同时添加 Ti和
Ni能完全抑制裂纹形成，这主要归因于晶界处富

NiTa相的生成。通过分析 NbMoTaNi和 NbMoTaTi
合金相图可知 NbMoTaTi合金在 2300 ℃ 时出现液

相 ， 存 在 α-Ti相 （25%） 和 NbMoTaTi  BCC相

（75%），富 Ti相以第二相强化方式提升基体的抗

热应力变形能力；而 NbMoTaNi合金在 1200 ℃ 时

出现液相，且存在大量 FCC结构的富 Ni相。这表

明 NbMoTaNi合金具有较宽的液相范围，在相同温

度下流动性和填充能力更强，基体凝固后仍能以液

相形式补充裂纹，抑制其形成与扩展。同时，富

NiTa相的堆垛层错能较低，在冷却过程中承受内

应力时可通过形成层错消耗能量，避免晶粒间分离

导致裂纹萌生[85]。

研究表明，难熔 NbMoTaW高熵合金室温下的

主要开裂模式为沿晶开裂[67]。Wang等[86] 研究表

明这是由于氧在晶界处的偏析削弱了晶界内聚力，

通过晶界工程可改善该合金室温塑性，且这一思路

可推广至增材制造领域，为延缓增材制造 RHEAs
沿晶界的微裂纹扩展提供新思路。然而，对于熔点

差异大、韧脆转变温度高的耐超高温 RHEAs或复

杂多相 RHEAs，其开裂机制依然十分复杂，需要进

一步系统研究其开裂机理并提出更具有普适性的

裂纹抑制措施，以实现增材制造 RHEAs试件的控

形控性。

 4.2    孔隙与未熔粉末

气孔与未熔粉末同样是 RHEAs增材制造过程

中普遍存在的冶金缺陷，虽不如开裂现象普遍和严

重，但仍会显著降低增材制造样品的性能。难熔高

熵合金增材制造过程中，气孔与未熔粉末的主要来

源因素有两个[46]：熔池中卷入的保护气体形成气泡

和粉末未完全熔合产生孔洞。在 LPBF工艺中，高

能量密度易引发熔池湍流，将部分表层气氛卷入熔

池中；激光能量输入不足会导致 W、Mo等高熔点

元素粉末颗粒未完全熔化，从而形成大量未熔融的

孔洞。这些缺陷在长期服役过程中会降低合金强

度，并成为循环载荷下裂纹萌生的主要源头。

消除未熔粉末与孔隙通常通过调控激光功率

等工艺参数实现[87]，其中调整激光功率与扫描速度

以控制 VED值是最为常见的方式。Chen等[88] 在

研究 WMoTaNbV RHEAs工艺参数时发现，扫描

速度为 700 mm/s时 VED过低，出现较多孔隙；

而当扫描速度降低至 200 mm/s时，孔隙显著减

少。Gu等 [48] 分析不同扫描速度下 LPBF制备

VNbMoTaW RHEAs的表面特征，发现随扫描速度

降低，RHEAs表面粗糙度及未熔粉末颗粒均呈下

降趋势。扫描速度为 800 mm/s时，样品表面分布

着 网 状 残 余 孔 隙 与 裂 纹 ； 当 扫 描 速 度 降 至

600 mm/s与 400 mm/s时，孔隙消失且裂纹形态由

长裂纹转变为微裂纹。Preisler等[89] 研究发现在使

用 LDED 方法制备 Nb-Ta-Ti-Zr合金时，降低扫描

速度能有效减少未溶解的 Nb和 Ta颗粒数量，这是

由于在适宜扫描速度下，激光提供的充足能量使粉

末完全熔化，扩大熔池的深度和宽度，从而熔化更

多粉末颗粒，证实 VED调控的有效。

然而，对于保护气氛造成的气孔，单纯优化工

艺参数的抑制效果有限。Zhou等[82] 报道，预热基

板可有效消除气孔缺陷。在未预热样品中，熔池卷

入的保护气体气泡和冶金反应产生的气泡因凝固

速度快而无法及时逸出，形成气孔；但随着基板预

热温度的升高，熔池凝固速度减慢，气泡更易漂浮

溢出；当预热温度为 200 ℃ 时，样品中几乎无孔隙

或仅残留极小尺寸孔隙，达到熔池凝固良好且无气

泡的平衡状态；但预热温度继续升高时，熔池表面

蒸气压增大，内部冶金反应加剧，导致熔池中气体

增多，反而形成更多孔隙。

此外，研究人员还通过重熔策略为改善激光增

材制造 RHEAs的热输入提供了新方向。Pegues
等[90] 研究表明，在 LDED过程中引入重熔工艺可

提升元素熔合的均匀性。Dobbelstein等[29] 观察到

LPBF制备的 MoNbTaW难熔高熵合金因热输入较

低，表面存在大量未熔化金属颗粒，而通过设计重

熔策略，可实现大多数高熔点粉末颗粒熔化。
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 5    总结与展望

激光增材制造技术以高能激光束为能量源，通

过堆叠熔化粉末实现构件成形，其能量密度高、快

速凝固、近净成形等独特优势，可有效解决

RHEAs制备中的成分偏析、加工困难等问题，在制

造新型耐高温结构材料方面具有极高的潜力与研

究价值。得益于较高的冷却速率，增材制造

RHEAs的凝固组织明显细于传统铸态组织。复杂

热过程导致析出相形态多样，且固溶强化与纳米析

出相共同作用，提升了室温强塑性与高温力学性

能。通过调控工艺参数与成分设计，可实现单一织

构的柱状晶或全等轴晶组织，以适应不同服役条件

或梯度材料设计需求。然而，RHEAs的高熔点、室

温脆性及成形过程中的高热应力，易导致裂纹、气

孔、未熔合等缺陷。目前主要通过优化工艺以改善

热场分布，或借助成分设计促进析出相生成，以抑

制缺陷形成，为其工程应用奠定基础。未来，需进

一步深入研究增材制造过程中的缺陷形成机理与

调控手段，同时开发兼具室温塑性与高温强度的增

材制造 RHEAs。基于现有研究，未来可重点关注

以下方向：

（1）当前抑制难熔超高温高熵合金增材制造开

裂的方法多聚焦在工艺调控和添加低熔点元素，但

低熔点元素的引入会显著降低合金的高温力学性

能。未来，可探索利用微量 C或 B原子的晶界偏

析提升晶界结合力，以消除残余应力诱导的冷裂

纹，同时确保合金的可打印性、优异的室温塑性与

高温强度。此外，可充分发挥增材制造便于原位添

加强化元素的优势，探索基于高熵效应的新型成分

调控思路在增材制造领域的应用。

（2）通过引入碳化物、硅化物及硼化物等陶瓷

强化相，有望突破 RHEAs在超高温下力学性能瓶

颈，但目前增材制造多相复合结构的 RHEAs报道

较少。未来需聚焦多相强化的 RHEAs增材制造控

形控性研究，包括增材制造工艺适配性、适用于增

材制造工艺的最优合金成分开发、强化相分布与结

构调控以及其对提升超高温力学性能的具体机理

探究。

（3）虽然增材制造技术已能制备实验室级

RHEAs试样，但是大尺寸复杂构件的制备仍面临

巨大挑战，且成本高昂。未来需在揭示增材制造

RHEAs开裂机制与消除裂纹的基础上，重点研究

成形大尺寸复杂构件残余应力类型、分布、大小等

调控方法，实现工业级尺寸精度打印件的制备。充

分发挥激光增材制造技术优势，为未来大规模工程

应用或耐极端环境复杂构件制备提供技术支撑。 
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