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摘  要：通过氩气雾化制备 CoCrCuFeNi 球形粉末，随后在温度 900、1000、1100、1150 ℃下通过放电等离子活化烧结

(spark plasma sintering，SPS)成功制备 CoCrCuFeNi 高熵合金块体。室温拉伸结果表明：随着烧结温度的升高，CoCrCuFeNi

材料室温抗拉强度先升高后降低，均匀延伸率却先大幅度提高，随后降低；当烧结温度为 1100 ℃时，材料的屈服强度

和抗拉强度分为 379.3 和 655.6 MPa，断后延伸率达 21.9%；当烧结温度超过 1100 ℃时，开始出现局部熔化现象，材料

内部出现明显的元素偏析现象。烧结温度为 900 ℃时，拉伸断口沿球形粉末表面脆性断裂，随着烧结温度的提高，断    

口转变为韧性断裂特征。由于高温烧结过程中基体内发生渗碳现象，透射电镜分析结果表明碳与基体发生反应，形成第

二相碳化物。 
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高熵合金作为一种新型金属材料，一般是由 4 种或

5 种组元组成，组元接近等摩尔或近等摩尔比，每种组

元的含量都在 5%~35%(原子分数)之间[1,2]。其优异的特

殊性能引起人们广泛关注，如低温力学性能、高温力学

性能、耐腐蚀性能、抗辐照性能、热稳定性等[3-7]。根据

晶体结构类型的不同，高熵合金可分为 fcc、bcc 及 hcp 3

大类。高熵合金的 4 大效应：（1）热力学上，具有高熵

效应；（2）动力学上，迟滞扩散效应；（3）结构上，晶

格畸变效应；（4）性能上，鸡尾酒效应[8-10]。 

作为最早被研究的高熵合金，CoCrCuFeNi 为 fcc 双

相结构，且具有良好的塑性及耐蚀性能[11-13]，引起人们

的关注。Cui
[14]等通过定向凝固 FeCoNiCrCu 高熵合金，

研究过冷度对其组织演变及电化学性能的影响，发现过

冷度越大晶粒越细小，耐腐蚀性能明显提高。Zheng
[15]

等定向凝固制备 CoCrFeNiCu 高熵合金，研究其组织及

力学性能的变化，发现凝固过程中铜发生明显分离，过

冷度增加对屈服强度无明显变化，抗拉强度及延伸率均

有明显增加。Guo
[16]等采用电磁脉冲处理 CoCrCuFeNi

高熵合金，发现电流方向和磁场方向对晶体结构、组织

形貌、电化学性能、力学性能均有明显影响，抗拉强度

显著提高，腐蚀电流密度下降。Kim
[17]等通过电弧熔炼

CoCrCuFeNi 高熵合金铸锭，研究变形后 CoCrCuFeNi

组织演变及强化机制，由于 Cu 偏析相在变形过程中连

续再结晶，其内部应变能较低，在高温下具有良好的稳

定性，可作为相界阻止 CoCrFeNi 基体晶粒长大，进而

提高强度。通过熔炼制备 CoCrCuFeNi 高熵合金，冷却

后在粗大枝晶间形成 Cu 富集相，在室温下合金是以

fcc1+fcc2 两相的形式存在，其中 fcc1 为 CoCrFeNi 枝晶

相，fcc2 为枝晶间 Cu 富集相[18,19]。 

为使 Co Cr C uFe Ni 高熵合金成分更加均匀，

Praveen
[20,21]等通过机械合金化制备 CoCrCuFeNi 预合金

粉末再通过 SPS 致密化。结果表明，高熵合金高的混合

熵也无法抑制 Cu 的偏析及 σ 相的形成。但是，由于机

械合金化时间长，粉末严重塑性变形，形成大量纳米晶，

同时球磨过程引入杂质，粉末污染严重，制备的块体合

金强度高但塑性差，极大限制其工业化应用。放电等离
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子烧结具有加热速度快、烧结时间短、烧结晶粒细小的

特点，是一种先进的烧结技术[22,23]。 

本研究为了降低铜的偏析程度，使成分更加均匀，

保证高熵合金后续工程化实际应用所需塑性。首次通过

气雾化制备 CoCrCuFeNi 高熵合金粉末，放电等离子活

化烧结(SPS)粉末制备 CoCrCuFeNi 高熵合金块体，研究

烧结温度对 CoCrCuFeNi 高熵合金的组织演变和性能的

影响规律，扩展高熵合金的制备技术，为粉末冶金制备

高性能高熵合金材料提供实验探索和理论指导。 

1  实  验 

以西北有色金属研究院自主研发的 CoCrCuFeNi 高

熵合金粉末为原料，粉末粒径分布在 44~74 μm。通过

ICP-AES 测试粉末中元素含量，通过氧氮分析仪测试粉

末内氧含量；通过等离子烧结炉（SPS，Labox-300）致

密化烧结制备块体材料。具体烧结参数为：升温速率

100 ℃/min，烧结温度分别为 900、1000、1100、1150 ℃，

压力 40 MPa，保温 10 min。烧结试样利用电火花线切割

加工成 10 mm×10 mm×2 mm 的金相样品，通过 400#、

600#、1000#水磨砂纸打磨后抛光，用 HCl 和 HNO3（体

积比 3:1）混合溶液腐蚀。通过场发射扫描电镜（FESEM，

Zeiss GemniSEM500）配备能谱（EDS）观测分析烧结组

织、粉体形貌、拉伸断口。利用 X 射线衍射仪（XRD，

Bruker, D8 Advanced）对高熵合金粉末及烧结后块体物

相进行分析，扫描速度为 5°/min，扫描范围 20°~90
o。先

通过电火花线切割加工成 0.2 mm 厚薄片，依次通过  

240#、1000#、2000#砂纸机械减薄至 50 μm，再剪裁成

直径为 Ф3 mm 的圆片，随后电解双喷（双喷液为 HClO4

和 CH3COOH 混合，体积比 1:9）减薄制备圆环状透射

电镜样品，利用透射电镜（TEM，FEI Talos F200X）分

析烧结后高熵合金相结构。利用电火花线切割加工板状

拉伸试样，使用电子万能试验机（UTM5105X）测试拉

伸力学性能，试测试区长度 16 mm，宽度与厚度均为    

2 mm，拉伸速率 1 mm/min。 

2  结果与分析 

2.1  粉体形貌及物相分析 

图 1a 为气雾化制备的 CoCrCuFeNi 高熵合金粉末形

貌，粉末为球形粉；粉末粒径在 20~100 μm，平均粒径

为 49.2 μm，如图 1b 所示。从图 1a 可以看到，在大的球

形粉末表面附着少量细小的颗粒，称之为行星粉或卫星

粉，是由于熔融金属液经过雾化喷嘴时，被氩气细化 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 1  CoCrCuFeNi 高熵合金粉末形貌和粒度分布及相结构分析 

Fig.1  SEM morphologies and phase structure analysis (XRD pattern) of CoCrCuFeNi high-entropy alloy powder: (a) low magnification;         

(b) particle size distribution of high-entropy powder; (c) high magnification; (d) XRD pattern of high-entropy alloy powder 
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为更小的液滴，小液滴冷却速度更快，在随后的飞溅过

程中附着在大的液滴表面，冷却后即出现行星粉。图 1c

为高熵合金粉末高倍放大图。可以看到粉末表面存在枝

晶，即通过气雾化快速冷却还是存在成分不均匀现象。

图 1d 为 CoCrCuFeNi 高熵合金粉末的 XRD 图谱。由图

可知粉末是由 fcc1 和 fcc2 两相组成，其中 1 个峰位与

Fe0.64Ni0.36 峰位接近，另 1 个峰位与 Cu 峰位接近，晶

格常数分别为 0.3604 和 0.3581 nm。表 1 为 CoCrCuFeNi

高熵合金粉末通过 ICP-AES 测试的化学成分，高熵合金

粉末中合金元素成分接近理论计算值，成分比较均匀。

氧氮分析测试高熵合金粉末内氧含量，实测为 0.074%，

表明粉末在制备过程中氧化程度较低，纯度较高。 

2.2  放电等离子烧结组织及相结构变化 

图 2 为不同烧结温度下 CoCrCuFeNi 高熵合金

SEM-BSE 形貌及 EDS 元素面分布。由图 2a 可以看出

900 ℃烧结时只形成少量烧结颈，仍可观察到粉末内的

原始枝晶，在球形粉末之间存在大量的孔隙，致密度较 

 

表 1  CoCrCuFeNi 高熵合金粉末成分 

Table 1  Composition of CoCrCuFeNi high-entropy alloy powder 

(ω/%) 

Co Cr Fe Ni Cu O 

20.68 18.34 19.67 20.98 19.20 0.074 

低；当烧结温度提高到 1000 ℃时，如图 2b 所示粉末之

间形成部分烧结颈，致密性明显提高，但仍然还存在一

定孔隙，在原粉末内部及边缘处析出白色相及少量灰色

相，EDS 能谱分析表明白色区域为铜富集区，白色相位

于原始枝晶间区域，灰色相分布在白色区域周围，灰色

相为 Cr 元素富集区，结合图 3 的 XRD 图谱对应峰位靠

近铜合金峰位，可确定该白色析出相为 fcc2 相，灰色相

可能为富 Cr 的 σ 相或氧化物[24,25]，由于含量太少，XRD

无法检测到。烧结温度进一步提高至 1100 ℃时，从图

2c 可看到仍存在少量孔隙，致密度进一步提高，白色析

出相沿着原粉末球界周围均匀析出，灰色区域仍然分布

在白色析出相周围，灰色相含量增加且分布均匀。当烧

结温度提高至 1150 ℃时，从图 2d 可以看到孔隙仍然存

在，相发生聚集现象，白色析出相开始聚集长大，灰色

析出相也紧密依附于白色析出相并开始聚集长大，相的

尺寸明显增大；提高烧结温度无法使得块体完全致密化

可能是由于气雾化制备过程导致粉末本身内部存在气 

体[26]，SPS 烧结时间短并且在压力的作用下粉末相互接

触发生变形，形成封闭腔室，内部的气体难以完全逸出。

合金粉末在加压烧结过程中需要粉末之间协调变形，焊

合粉末之间及内部孔隙，促进界面处原子相互扩散，进

而提高界面结合强度。但是由于高熵合金的“高熵效应”，

在高温条件下高的混合熵有助于固溶体相的稳定，这使

得高熵合金粉末抗高温软化能力强，通过 SPS 烧结时，  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 2  高熵合金粉末 SPS 经不同烧结温度的 SEM-BSE 照片和 EDS 元素面分布 

Fig.2  SEM-BSE images and EDS element mapping of high-entropy alloy after sintering at various temperatures: (a) 900 ℃, (b) 1000 ℃,       

(c) 1100 ℃, and (d) 1150 ℃ 
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粉末之间相互协调变形能力差；由于高熵合金的“迟滞

扩散效应”，烧结过程中原子扩散缓慢，粉末之间界面结

合能力弱，使得气雾化制备的高熵合金粉末经 SPS 烧结

后存在孔隙。 

随着烧结温度的提高，高熵合金粉末烧结后组织形

态发生明显变化。CoCrCuFeNi 高熵合金由液相冷却至

室温后，重新加热温度超过 1114 ℃时开始出现液相，这

个温度和铜的熔点（1083 ℃）比较接近[27]。当烧结温度

为 1000 ℃时，图 2b 中在原枝晶处开始析出白色相，EDS

结果表明为 Cu 富集相，这可能是由于 SPS 脉冲直流电

激活颗粒表面，粉末之间产生瞬间局部高温，使得粉末

之间温度超过实际测量温度[28]。Cu 与 Co、Cr、Fe 及

Ni 之间的混合焓分别为+6、+12、+13、+4 kJ/mol
[29]；

由于 Cu 与 Cr、Fe 之间混合焓值较为正，混合焓较正的

元素之间发生相互排斥，高熵合金粉末由液相气雾化快

速冷却到室温时，大量的 Cu来不及被排斥到枝晶间处，

此时枝晶内固溶体相处于过饱和的亚稳状态。SPS 烧结

过程也同时将高熵合金重新加热到液相高温区，气雾化

冷却过程中形成的 fcc2 相熔化，温度越高形成的液相越

多[29]；当温度升高达到 fcc1 亚稳相分解温度，Cu 元素

被排斥沿枝晶间析出 Cu 液相。烧结温度提高的同时，形

成的富 Cu 液相越多。当烧结温度为 1100 ℃时，形成的

液相含量进一步提高，在轴向压力的作用下，沿粉末之

间的孔隙通道流动，填充粉末之间部分孔隙，冷却后均匀

地分散在原粉末周围。当烧结温度进一步提高至 1150 ℃

时，由于形成的液相含量已经非常高，产生的 Cu 液相

在枝晶间汇聚，在轴向压力的作用下被挤出模具。 

SPS 烧结后 CoCrCuFeNi 高熵合金中 Cr 元素分布发

生变化。根据图 2 中 SEM-BSE 照片及 EDS 能谱分析，

表明富 Cr 相的分布与富 Cu 相的分布存在密切联系。当

烧结温度超过 1000 ℃时开始出现 Cu 液相，Cr 元素随之

在其周围开始偏析聚集。在 CoCrCuFeNi 高熵合金各个

组元中，Cr 元素相对电负性值最低（表 2 所示），代表

其在形成化合物时吸引电子能力弱；同时 Cu 与 Cr 之间

混合焓最正相互排斥，烧结温度较低时原子扩散较慢，

无明显偏析现象如图 2a 所示。当烧结温度达到 fcc2 相

的融化温度，fcc2 相转变为液相，fcc2 相内的 Cr 元素也

被排出，形成富 Cr 相。随着 fcc2 相融化的越多，排出   

 

表 2  元素的相对电负性 

Table 2  Pauling electronegativity for elements 

 

 

 

 

的 Cr 含量越多，形成的 Cr 的化合物也就越多，形成的

富 Cu 相分布越均匀，相应地排出的富 Cr 相也均匀地

分布在其周围。 

图 3 为不同烧结温度下高熵合金 XRD 图谱。结果

表明，随着烧结温度的提高，CoCrCuFeNi 高熵相结构

并未发生改变。当烧结高熵合金粉末出现液相后，相的

类型也未发生改变[27]，但是各个峰位的相对位置和相

对强度却发生了轻微变化。结合图 2 中在不同烧结温度

下的 SEM-BSE 照片可知，原始高熵合金粉末烧结过程

相当于“高温退火”，在“高温退火”过程中气雾化快

速冷却形成的枝晶 fcc1 过饱和亚稳相分解，排出多余

的 Cu 到枝晶间，形成富 Cu 相。烧结温度越高，烧结

过程中形成的富 Cu 液相越多，fcc2 相即富铜相对应的

衍射峰位强度增加。当烧结温度为 1150 ℃时，由于形

成大量的 Cu 液相，在轴向压力的作用下被挤出模具，

冷却后含量减少，相应地 fcc2 相强度降低。由于 fcc1

相过饱和度下降，对应的晶格常数也发生改变，使得衍

射峰整体向左偏移。 

2.3  拉伸力学性能及断口形貌分析 

图 4 为 CoCrCuFeNi 高熵合金粉末在不同烧结温度

下室温拉伸应力-应变曲线。可以看到随着烧结温度的提

高，材料屈服强度先升高后降低再升高。而材料的弹性

模量却不断提高，由于烧结温度越高所形成的富铜液相

也越多，在轴向压力的作用下被挤出模具的也越多，由

Co-Cr-Fe-Ni组成的 fcc1相强度比富Cu的 fcc2相强度高，

随着烧结温度的升高 fcc1 相的相对含量不断提高，在弹

性变形阶段的弹性模量值不断增加如表 3 所示。在 900 ℃

烧结时所测弹性模量值明显过低，是由于在该温度下烧

结样品的内部存在大量孔隙，在弹性变形阶段早期微区

已发生屈服[30]，导致结果偏低。结合图 2 不同烧结温度

下的 SEM-BSE 组织可知，当烧结温度为 900 ℃时，粉

末之间刚刚形成部分烧结颈，粉末之间存在大量孔隙， 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 3  高熵合金粉末在不同烧结温度的 XRD 图谱 

Fig.3  XRD patterns of high-entropy alloy powder after different 

sintering temperatures 
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图 4  高熵合金粉末在不同烧结温度的拉伸应力-应变曲线 

Fig.4  Engineering tensile stress-strain curves of high-entropy alloy 

powder at different sintering temperatures 

在外力作用下，在孔隙处造成应力集中，使试样过早发

生断裂，表现为脆性断裂；同时由于存在大量孔隙，减

小试样的有效截面积，使得材料的屈服强度最低。当烧

结温度升高至 1000 ℃时，原子扩散能力增强，粉末颗粒

之间形成更多烧结颈，烧结过程中形成少量富铜液相，

在轴向压力的作用下沿原孔隙流动并填充，提高粉末之

间的界面结合能力，降低材料内部的孔隙率，提高材料

的致密性。因此，在拉伸测试时，表现出有一定的塑性

变形能力。 

当烧结温度为 1100 ℃时，由于烧结过程中产生相当

一部分液相，由于高温液相的存在，原子扩散增强，晶

粒长大机制发生改变[31]，晶粒迅速长大，使得拉伸屈服

强度明显降低；高温烧结产生的液相，在轴向压力的作 

 

表 3  不同烧结温度下高熵合金的力学性能 

Table 3  Mechanical properties of high entropy alloy samples at different sintering temperatures 

Sintering temperature/℃ Young’s modulus/GPa Yield strength/MPa Ultimate strength/MPa Elongation/% 

900 114.54 471.4 473.5 0.55 

1000 154.14 569.7 653.3 3.9 

1100 158.71 379.3 655.6 21.9 

1150 184.57 447.7 616.8 8.5 

 

用下，在粉末颗粒之间起“润滑”作用，协调粉末颗粒

移动变形，促进界面融合，焊合内部孔隙。形成的液相

在压力的作用下，沿内部孔隙流动并填充孔隙，使得材

料的致密性显著提高[32]；在致密度提高的同时，富铜相

及富 Cr 相也分布均匀，在拉伸测试时，试样能发生均匀

塑性变形，断后延伸率为 21.9%；并且表现出高的应变

硬化能力，屈服强度仅为 379.3 MPa，抗拉强度达到

655.6 MPa（见表 3），可能是由于高熵合金层错能较低

而使其表现出高的应变硬化能力。烧结温度进一步提高

至 1150 ℃时，由于在该温度下产生大量液相，液相汇聚

在原孔隙或枝晶间区域，富 Cu 相尺寸增加的同时其内

部向外排出 Cr 元素，在其周围形成大尺寸的富 Cr 相。

然而富 Cu 液相在轴向压力的作用下，大量 Cu 液相被挤

出模具，导致 fcc2 相的总含量明显降低。主要由 Cu 组

成 fcc2 相相比于主要由 Co-Cr-Fe-Ni 组成的 fcc1 相强度

及弹性模量低。相比于 1100 ℃烧结，在 1150 ℃烧结时

高熵合金内部 fcc1/fcc2 相的比值更高，即“硬相”含量

更高，可知在 1150 ℃烧结时材料的屈服强度比在 1100 ℃

烧结时高；但由于团聚的 Cu 液相被挤出，其内部排出

的大尺寸的富 Cr 相仍保留在高熵合金内部，由于富 Cr

的 σ 相或氧化物一般为脆性相，其弹性模量与基体相不

同，同时由于其团聚在一起，使得在外力作用下材料内

部变形不协调，造成应力集中，在拉伸测试过程中，试

样内部变形不均，断后延伸率明显下降。 

图 5 分别为不同烧结温度下的拉伸断口 SEM 照片。

烧结温度为 900 ℃时，由图 5a 可明显看到半球形粉末轮

廓，在该烧结温度下，球形粉末只是局部形成烧结颈，

内部存在大量空隙缺陷，在轴向拉应力作用下，孔隙处

应力集中明显，裂纹沿着孔隙应力集中处快速扩散，球

形粉末被拔出，材料表现为沿晶脆性断裂；当烧结温度

为 1000 ℃时，仍可以看到部分半球形粉末轮廓，但在轮

廓中心处可看到部分韧窝（图 5b），说明随着烧结温度

的提高，原子扩散增强，界面结合能力明显提高，但由

于材料内部仍存在相当部分未焊合的孔隙，在轴向拉应

力的作用下，孔隙处应力集中明显，裂纹迅速萌生并扩

展，使材料沿着晶界发生脆性断裂；当烧结温度提高至

1100 ℃时，由于产生了相当一部分液相，在轴向压力

的作用下，液相能协调粉末之间变形以及沿孔隙流动填

充孔隙，如图 2c 所示明显提高材料致密性及均匀性。

图 5c 为 1100 ℃烧结后对应的拉伸断口形貌。可看到断

口处存在大量韧窝，由于拉伸过程中变形均匀，使得韧

窝细小且浅。图 5e 为放大图，可以看到韧窝大小分布

均匀，为沿晶的韧性断裂。当烧结温度提高至 1150 ℃

时，由于形成大量富铜液相，富铜液相在轴向压力作用

下被挤出模具，使得富 Cr 脆性相发生团聚，导致其拉

伸塑性下降。组织形貌发生明显改变，图 5d 为对 
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图 5  高熵合金粉末在不同温度烧结后的拉伸断口形貌 

Fig.5  SEM fracture morphologies of high-entropy alloy powder at different sintering temperatures: (a) 900 ℃, (b) 1000 ℃, (c, e) 1100 ℃,     

and (d, f) 1150 ℃ 

 

应拉伸断口形貌。可以看到断口处存在大量韧窝但韧窝

粗大且分布不均，可能是由于在该烧结温度下脆性相分

布不均，在拉伸变形时材料变形不均匀导致的。图 5f

为图 5d 的高倍放大图。可以看到存在部分“光滑”的

平面，可能是由于富 Cr 相与基体界面匹配度较低，在

轴向拉伸时界面处协调变形能力较差，导致局部区域被

整体撕裂，形成撕裂脊，断裂形式为脆性和韧性的混合

型断裂。 

2.4  透射电镜分析 

图 6 为 1000 ℃烧结后高熵合金 TEM 微观形貌。从 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

  

 

 

图 6  1000 ℃烧结后的 CoCrCuFeNi 合金 TEM 微观形貌、碳化物形貌及对应的 SAED 花样和 EDS 能谱 

Fig.6  TEM image (a), carbide morphology (b), corresponding SAED pattern (c) and EDS spectrum (d) of CoCrCuFeNi alloy after sintering  

at 1000 ℃ 
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图 6a 中可明显看到粉末烧结后部分融合的界面，这是由

于在该温度下原子扩散能力较弱导致的。同时观察到在

原始球形粉末周围包裹着一层透明的相，这是烧结过程

中形成的富铜液相，在轴向压力的作用下沿着原始粉末

周围孔隙流动并填充孔隙，富铜液相冷却后为 fcc2 相，

而 fcc1 基体相仍保原始形貌。透射电镜下的组织形态和

图 2b 烧结后的组织形貌及相分布结果也是一致的。除 

此之外在原始粉末与周围填充的富铜相之间存在明显流

线界面，由此说明烧结过程中产生的富铜液相，在轴向

压力的作用下，不仅沿着原始缝隙流动并填充，同时也

协调粉末颗粒之间的变形，促进界面间原子的扩散。在

原始粉末的基体内发现颜色较深的不规则颗粒如图 6b

所示，通过能谱分析表明该灰黑色相主要含 Cr 和 C 2

种元素，对其衍射斑点进行标定分析，结果表明该相为

Cr7C3 碳化物，由于是通过石墨模具进行烧结致密化，当

处于高温 时碳原子扩散较快，石墨模具或者碳纸中的

碳扩散进入块体内，与组元内其他元素相比，C 元素与

Cr 元素之间混合焓更负[29]，所以形成含 Cr 的碳化物。 

3  结  论 

1) 通过气雾化快速冷却方式制备 CoCrCuFeNi 高熵

合金粉末，仍难以抑制富铜相的分离，所得高熵合金粉末

是由 fcc1+fcc2 两相组成；高熵合金粉末在后续烧结过程

中易形成富铜液相，同时导致 Cr 元素偏析聚集。 

2) 随着烧结温度的提高，CoCrCuFeNi 材料室温 

抗拉强度先升高后降低，材料的断后延伸率先升高后

下降；当烧结温度为 1100 ℃时，CoCrCuFeNi 材料的

屈服和抗拉强度分别为 379.3 和 655.6 MPa，断后延伸

率达到最高为 21.9%。 

3) 当烧结温度为 900 和 1000 ℃时，高熵合金断口

表现为典型的脆性断裂。烧结温度提高至 1100 ℃时，由

于孔隙大幅度降低以及成分均匀，使得材料在拉伸测试

时发生均匀塑性变形，形成大量均匀细小的韧窝，材料

表现为韧性断裂。当烧结温度为 1150 ℃时，由于产生的

大量富 Cu 液相，导致脆性富 Cr 相团聚，使得材料在拉

伸测试时过早发生非均匀塑性变形，最终断裂形式为脆

性和韧性的混合型断裂。 
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Abstract: CoCrCuFeNi high-entropy alloy was successfully fabricated by spark plasma sintering (SPS) at 900, 1000, 1100 and 1150 
o
C. The 

tensile at room temperature results show that the tensile strength of the CoCrCuFeNi alloy firstly increases and then decreases with the increase of 

sintering temperature. However, the uniform elongation firstly significantly increases and then decreases. When the sintering is carried out at 

1100 
o
C, the yield strength and ultimate tensile strength of CoCrCuFeNi alloy reach 379.3 and 655.6 MPa, respectively, and the elongation after 

fracture is 21.9%. When sintering temperature exceeds 1100 
o
C, the element segregation obviously appears in the material because of the local 

melting. Besides, the tensile fracture is brittle feature along the surface of the spherical powder at 900 ℃. While the fracture is ductile fracture as 

the sintering temperature increases. Because of the diffusion of carbon atom during high temperature sintering, TEM results show that the carbon 

reacts with the matrix to form the second phase carbide particles inside the matrix. 

Key words: high-entropy alloy; spark plasma sintering; mechanical properties; sintering temperature 
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