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摘  要：在室温环境中对新型 Ni-W-Co-Ta 高密度合金进行冷轧变形，借助金相显微镜、扫描电镜、透射电镜、X 射线

衍射仪、背散射电子衍射、电子万能试验机及显微硬度计对新型 Ni-W-Co-Ta 高密度合金变形过程中的微观组织及力学

性能演变规律进行表征。结果表明：随着变形量的增加，新型 Ni-W-Co-Ta 高密度合金等轴晶粒沿轧制方向不断被拉长，

同时产生大量的滑移带协调剧烈的塑性变形，并最终形成纤维组织。变形量的增大导致位错密度急剧增加，位错交互作

用显著加强，进而将晶粒尺寸细化至 25.5 nm。经过 90%的严重塑性变形后，抗拉强度提高到 1953 MPa；屈服强度提升

至 1806 MPa，硬度 HV 增加至 5233.2 MPa，伸长率则急剧下降至 9.1%。断口形貌则由韧性断裂向韧性-准解理混合型

断裂转变。 
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高密度合金通常指钨含量在 90%(质量分数)以上，

密度在 17 g/cm3 以上的钨合金（tungsten heavy alloy, 
WHA），具有高密度、高刚度、高阻尼性、可加工性及

耐腐蚀好等特点，广泛应用于航空、军事和核领域[1][2]。

然而，W 价格昂贵且世界上钨矿储量仅为 370 万吨[3]，

限制了 WHA 的批量生产及应用。因此，Ye 等[4]摒弃传

统高密度合金高 W 的设计理念，开发出中等 W 含量

（50%~75%）的高密度合金（medium heavy alloy, 
MHA），并发现两者的力学性能差异较小，可作为替

代 WHA 的存在。但传统的高密度合金（WHA, MHA）

均采用粉末冶金方法制造[5-7]，由于粉末冶金制备的材

料具有孔隙率较高、两相粘结较弱，使用过程中易引起

穿晶断裂和沿晶断裂等缺点，导致该法制备的高密度合

金综合力学性能较差，难以适用于苛刻的服役环境需

求。因此寻求综合力学性能优异的新型高密度合金

（MHA）成为各国研究的热点。 
为了克服了粉末冶金制备高密度合金的固有缺

点，本研究团队摒弃传统粉末冶金制备高密度合金的

方式，首次按照熔炼 -浇铸 -锻造全流程制备出新型

Ni-W-Co-Ta 高密度合金（ρ=11.41 g/cm3） [8]。新型

Ni-W-Co-Ta 高密度合金选定高密度钨元素作为固溶

强化相，可提高合金的密度和强度，获得高的侵彻能

力[9]；选定具有面心立方结构（fcc）镍元素作为固溶

体基体，一方面是钨在镍的溶解度可达到 32%
（800 ℃）；另一方镍元素是面心立方结构，可增加

合金内滑移系的数量，在变形过程中可产生较多的滑

移带和孪晶；选用钴元素和钽元素作为合金的强化元

素，可起到固溶强化、增加晶格错配度和促进合金内

析出相析出的作用，从而改善合金的强度、塑性和抗

热疲劳性能等。因此，在镍、钨、钴和钽 4 种元素的

共同作用下不仅可提高新型 Ni-W-Co-Ta 高密度合金

内原子之间的结合力和增加其扩散激活能，还可以保

证新型 Ni-W-Co-Ta 高密度合金具有高密度、高强度、

高韧性以及优良动态力学性能等特点[10]。此外，本团

队前期研究工作表明，固溶态新型 Ni-W-Co-Ta 高密

度合金经过时效处理（750 ℃×5 h）后抗拉强度和屈

服强度分别提升至 1746 MPa 和 1571 MPa[8]，远高于

粉末冶金法制备的高密度合金的性能指标。但时效处
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理后新型 Ni-W-Co-Ta 高密度合金的强度仍然较低，

难以满足苛刻的服役环境。因此进一步提升新型

Ni-W-Co-Ta 高密度合金的强度成为研究重点。 
冷轧作为提升金属强度常用的手段，具有工艺简

单、尺寸精度高、表面质量好等特点，在工业生产上

得到了广泛应用。例如：Liu 等[11]将 SAE1078 珠光体

钢冷轧变形至 90%时，抗拉强度由 1237 MPa 提升至

2238 MPa，屈服强度由 842 MPa 提升至 2197 MPa。
Sun 等[12]指出高氮奥氏体钢在 70%的变形量下，抗拉强

度由 1001 MPa 提升至 2236 MPa，屈服强度由 598 MPa
提升至 1885 MPa。Panigrahi 等[13]将 7050 铝合金冷轧

至 90%时，其抗拉强度由 368 MPa 提升至 578 MPa，
屈服强度由 155 MPa 提升至 529 MPa。Liao 等[14]发现

C70250 铜合金在 97.5%的变形量下，抗拉强度由 274 
MPa 提升至 601 MPa，屈服强度由 161 MPa 提升至

583 MPa，合金表现出明显的加工硬化。Ozan 等[15]

研究表明 Ti-34Nb-25Zr 经 86%的冷轧变形后抗拉强

度由 839 MPa 提升至 1071 MPa，相应的屈服强度则

由 810 MPa 提升至 1030 MPa。Fu 等[16]在室温条件下

将 Mg-14Li-1Zn 冷轧至 90%时，其抗拉强度由 117 MP
提升至 210 MPa，屈服强度则由 98 MPa提升至 196 MPa。
Zherebtsov 等[17]研究表明高熵合金（HfZrTiTaNb）冷

轧至 80%时，抗拉强度提升至 1320 MPa，屈服强度提

升至 1220 MPa。从上述研究背景可以看出，冷轧的确

可以显著提高材料的强度，几乎适用于所有金属材料。

然而，传统冷轧变形只是针对低密度合金开展了广泛的

研究，而对于高密度合金冷轧变形的研究鲜有报道，严

重限制了高密度合金的推广应用。因此，本实验基于形

变强化理论探究了冷轧对新型 Ni-W-Co-Ta 高密度合金

组织与性能的影响，为后续制备综合力学性能优异的超

细晶新型 Ni-W-Co-Ta 高密度合金提供实验依据和技术

支撑。 

1  实  验 

所用材料采用真空感应熔炼（VIM）+真空自耗电

弧熔炼（VAR），熔炼后的元素质量分数为 38.53% W，

5.09% Co，0.97% Ta，其余为 Ni。然后在 1200~1250 ℃
温度区间内对铸锭进行不少于 24 h 均质化处理，消除

铸锭内的成分偏析、夹杂、疏松和晶粒不均匀等问题，

最终开坯锻造为 Φ60 mm 的圆棒，空冷至室温。 
对锻造后的试样进行 1000 ℃保温 1.5 h 的热处理，以

消除其锻造缺陷，随后空冷至室温。将热处理后的新型

Ni-W-Co-Ta 高密度合金沿锻造方向切割成 100 mm×    
40 mm×10 mm 的板状试样用于冷轧。每道次压下量约为

2%，累积总变形量分别为 30%、50%、70%和 90%。 

将冷轧变形后的试样垂直于变形方向制备金相试

样，逐级机械抛光后，使用盐酸 100 mL+乙醇 100 mL+
氯化铜 5 g 进行侵蚀，使用 OLYMPUS PMG3 型光学显

微镜和 JSM-7800F 场发射扫描电镜观察横截面的金相

组织。同时将金相试样电解抛光，借助 JSM-7800F 场
发射扫描电镜进行电子背散射衍射(EBSD)分析，扫描

步长为 1.2 μm。与此同时，平行于变形方向截取 10 
mm×10 mm×1mm 的薄片，机械研磨至 70 μm 厚后冲出

Φ3 mm 的圆片，并在 Gatan 691 离子减薄仪上减薄，

使用 JEM-2010 型透射电镜对不同变形量下的微观组织

进行观察。借助 D8 ADVANCE 型 X 射线衍射分析仪对

不同变形量下的新型 Ni-W-Co-Ta 高密度合金进行物相

分析，采用 Cu-Kα射线，波长(λ)为 0.154 06 nm，加速

电压 40 kV，采用步进扫描模式，步长 0.02°，扫描范围

30°~100°。借助 HV-1000 型显微硬度计对不同变形量下

新型 Ni-W-Co-Ta 高密度合金进行硬度测试，试验载荷

500 g，保压时间 10 s，每个试样测 5 个点，取其平均值

作为该状态下的硬度值。 
在完成不同变形量后的板材(厚度 0.8 mm)上沿

轧制变形方向截取如图 1 所示的板状拉伸试样，借助

Instron 5587 型拉伸试验机进行力学性能测试，拉伸

速率 0.1 mm/min，使用 JSM-IT200 型扫描电镜对拉伸

断口形貌进行观察。 

2  实验结果 

2.1  微观组织形貌 

图 2 为新型 Ni-W-Co-Ta 高密度合金不同变形量

的微观组织。未变形前新型 Ni-W-Co-Ta 高密度合金

为等轴状晶粒，晶粒尺寸约为 43 μm，晶内有少量的

退火孪晶出现，在晶内与晶界处有少量的未溶颗粒

（图 2a），对这些未溶颗粒进行能谱分析，表明未溶

颗粒为单质钨（图 2b）。当变形量达到 30%时，晶

粒沿着轧制变形方向被拉长，并有少量的滑移带出

现，局部区域仍存在着少量未变形的晶粒，如图 2c
所示。变形量增加到 50%时，晶粒变形程度加剧，晶

粒沿轧制方向进一步被拉长呈扁平状，滑移带数量持

续增多，如图 2d 所示。当变形量达到 70%时，变形 
 
 
 
 
 
 

图 1  拉伸试样尺寸 

Fig.1  Dimensions of the tensile sample (thickness: 0.8 mm) 
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晶粒由扁平状转变为条带状，如图 2e 所示；未溶的

钨也沿着轧制方向被拉长（图 2f 矩形区域），并有

部分钨颗粒发生扭转，呈现出纺锤形（图 2f 菱形区

域）。当变形量达到 90%时，新型 Ni-W-Co-Ta 高密

度合金的组织形态由带状（变形量 70%）向纤维状

转变，如图 2g 所示，并且在该条件下未溶的钨颗粒

存在着 2 种典型的变形形态（图 2h）：第 1 种是平

行轧制变形方向的钨颗粒被显著拉长，如图 2h 平行

四边形区域所示；第 2 种则是与轧制变形方向呈一

定角度的钨颗粒，在剪切应力的作用下形成纺锤状，

并出现脱落的趋势，如图 2h 六边形区域所示。从图

中还可以观察到滑移带呈现出 3 种典型的变形形貌：

即平行于轧制方向时滑移带间距逐渐减小，如图 2h
菱形区域所示、垂直于轧制方向时滑移带发生破碎，

如图 2h 椭圆形区域所示、与轧制方向呈一定角度的

滑移带则呈现出不规则弯曲形态，如图 2h 矩形区域

所示。滑移带形貌呈现出明显差异的原因归因于轧

制过程中不同取向的滑移带所受应力状态不同 [18]。

另外，在珠光体钢 [19-20]和低碳马氏体 [21]重度冷轧过

程中同样观察到晶粒所受不同应力状态形成不同组

织形貌的现象。 
2.2  TEM 分析 

图 3 为新型 Ni-W-Co-Ta 高密度合金不同变形量下

的 TEM 照片。未发生变形时，晶粒内部存在少量的位错

线，如图 3a 所示。变形至 30%时，试样内部萌生出大量

位错，位错之间交互作用开始形成位错缠结，如图 3b
所示。变形至 50%时，由于应变的累积增加导致位错密

度增大的同时产生大量的形变带协调塑性变形，如图

3c 所示。图 3d 为 70%变形量下的 TEM 照片，随着应

变量的持续增加，变形组织中出现大量的位错墙和位错

缠结。图 3e、图 3f 为 90%变形量下明场像及其对应的

暗场像，在此变形量下晶粒已经碎化完全，相应的选区 
 
 
 
 
 
 
 
 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

图 2  不同变形量下 Ni-W-Co-Ta 高密度合金的微观组织 

Fig.2  Microstructures of Ni-W-Co-Ta heavy alloy under different deformations and EDS spectrum of undissolved particle in Fig.2b:          

(a, b) undeformed, (c) 30%, (d) 50%, (e, f) 70% , and (g, h) 90% 
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电子衍射（SAED）花样呈现连续环状，表明此时晶粒已

经被显著细化至纳米量级。通过对多张暗场像的晶粒尺

寸进行统计，经过 90%的冷轧制变形之后，新型

Ni-W-Co-Ta 高密度合金的晶粒尺寸约为 25.5 nm。 
2.3  XRD 分析 

图4为新型Ni-W-Co-Ta高密度合金不同变形量下的

XRD 图谱，表明新型 Ni-W-Co-Ta 高密度合金是一种以

Ni17W3为基体的单相固溶体。随着变形量的增加，Ni17W3

所有晶面的衍射峰半高宽(FWHM)均出现不同程度的宽

化现象，以（111）晶面为例，未发生变形时该晶面的衍

射峰半高宽约为 0.305°，变形量为 90%时相应的衍射峰

半高宽则迅速增至 1.18°。与此同时，从图 4b 局部放大

图中还可看出，经过冷变形之后所有晶面的衍射峰对应

角度均随着变形量的增大逐渐向左偏移。类似的现象在

奥氏体不锈钢[22]、Al-4Mg-0.2Zr[23]冷变形的研究工作中

同样被发现，产生该现象的原因可归结为由微观应变累

积和晶粒细化所致。 
使用 Williamson-Hall 方法[24-25]对不同变形量下的

累积微观应变进行计算，计算结果如图 5 所示，随着

变形量的增大累积微观应变由 1.8×10-3（未变形）提升

至 4.9×10-3（90%），且从图 3 微观组织的研究结果可

知随着变形量的增大晶粒尺寸逐渐细化至纳米晶，因

此在该状态下，衍射峰逐渐宽化及左移的现象也是由

微观应变累积和晶粒细化共同导致。相应的位错密度

数值则由平均晶粒尺寸和微观应变计算得出，如式

（1）[26]所示： 

 
1

2 22 3
bD


                              （1）

其中：ε表示微观应变；D 表示平均晶粒尺寸；b 表示柏

氏矢量（面心立方金属，为晶格常数）。计算结果如图 5
所示。在变形量为 30%时，位错密度达到 2.3×1014 m-2，

而变形量增至 90%时，位错密度达到 1.46×1015 m-2。随着 
 
 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 3  Ni-W-Co-Ta 高密度合金不同变形量的 TEM 分析 
Fig.3  TEM analysis of Ni-W-Co-Ta heavy alloys under different deformations: (a) undeformed, (b) 30%, (c) 50%, (d) 70% , (e) 90%, BF+SAED 

pattern, and (f) 90%, DF + nanocrystalline distributions 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 4  不同变形量下新型 Ni-W-Co-Ta 高密度合金的 XRD 图谱 

Fig.4  XRD patterns (a) and the peak positions and FWHM of the representative (111) peak (b) for Ni-W-Co-Ta heavy alloys under different deformations 
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变形量的增大，位错密度逐渐增加，这与图 3 微观组织

观察结果相一致。 
2.4  EBSD 分析 

图 6 为新型 Ni-W-Co-Ta 高密度合金不同变形量下

EBSD 图。其中，图 6a, 6d, 6g 为新型 Ni-W-Co-Ta 高密度

合金不同变形量下 IPF 图；图 6b, 6e,  6h 为新型

Ni-W-Co-Ta 高密度合金不同变形量下大小晶界角度分布

图，图中用绿色线表示小角度晶界（取向差小于 15º），

黑色线表示大角度晶界（取向差大于 15º）；图 6c, 6f, 6i
为新型Ni-W-Co-Ta高密度合金不同变形量下局域取向错

配图（KAM）。KAM 图中不同颜色代表塑性变形程度

的差异，蓝色代表最小变形量。未发生变形时，合金内

部存在不同取向的等轴状晶粒，晶粒内部存在少量的退

火孪晶，晶粒尺寸约为 41 μm，方差值为 15.8，如图 6a
所示，这与图 2a 中的金相组织形貌相一致。同时，局域

取向错配图(kernel average misorientation, KAM)呈蓝色，

新型Ni-W-Co-Ta高密合金的局域取向差主要在分布在局

域定向误差平均角度较小的区域，如图 6c 所示。变形量

达到 30%时，晶粒沿着轧制变形方向被拉长，并出现大

量的小角度晶界，如图 6d 和 6e 所示。小角度晶界  
 
 
 
 
 
 
 
 
 

 
图 5  不同变形量下新型 Ni-W-Co-Ta 高密度合金的微观应变、位

错密度与晶格常数 

Fig.5 Microstrain, dislocation density, and lattice constant of 

Ni-W-Co-Ta heavy alloys under different deformations 

 
 
 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

 

 

 

 

 

 

 

图 6  不同变形量下 Ni-W-Co-Ta 高密度合金的 EBSD 图 

Fig.6  EBSD maps (including IPF, GBs, and KAM) of Ni-W-Co-Ta heavy alloy undeformed (a-c), and under deformation of 30% (d-f) and 

90% (g-i) 
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的产生其原因可归结为冷轧变形过程中产生大量位错，

位错增殖形成高密度位错的同时发生位错重排，导致大

量位错胞和位错壁的产生，这些位错结构即发展为小角

度晶界[27]。同时，在该变形量下局域取向错配图颜色呈

绿色，这表明在该变形条件下试样的局域定向误差平均

角度增加[27]，如图 6f 所示。随着变形量增至 90%以后，

晶粒得到完全的细化，晶粒取向逐渐趋于一致，如图 6g
所示。同时在变形量下小角度晶界明显增多，如图 6h 所

示。从图 7 新型 Ni-W-Co-Ta 高密合金不同变形量下大小

角度晶界分布直方图中可以看出在 90%的变形量下，小

角度晶界的相对比例则增加至 91.2%。同时，在此变形

条件下，局域取向错配图颜色加深呈现深绿色和少量的

棕色，即表明新型 Ni-W-Co-Ta 高密度合金内的局域取向

差分布的局域定向误差平均角度也随之增加，间接表明

随着变形量的增大新型 Ni-W-Co-Ta 高密度合金内的位

错密度逐渐增加（图 6i）。 
2.5  力学性能 

2.5.1  强度和伸长率 
图8为新型Ni-W-Co-Ta高密度合金冷轧后的强度和

伸长率。未发生变形时，材料的屈服强度和抗拉强度分

别为 505 和 978 MPa，伸长率为 52.9%。变形量达到 90%
时，屈服强度和抗拉强度迅速提高至 1806 和 1953 MPa，
增幅分别高达257.6%和99.7%，而伸长率则降低至9.1%。

其原因可归结为随着变形量的增加，位错的增殖导致位

错密度增加迅速，位错交互作用增强进而产生位错割阶、

位错塞积等阻碍位错运动；晶粒尺寸细化的同时晶界显

著增多，晶界处位错不断堆积形成更多的位错缠结，产

生明显的应力集中现象。当局部应力集中程度足够大时，

会激发相邻晶粒内产生新的位错以缓解晶界处的应力集

中程度。所以随着晶粒的逐渐细化，材料中含有大量晶

界对位错运动的阻碍作用增强[30]。因此，在上述因素的 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

 

 

图 7  Ni-W-Co-Ta 高密合金不同变形量下大小角度晶界分布直方图 

Fig.7  Distributions of high and low angle grain boundaries of 

Ni-W-Co-Ta heavy alloy under different deformations 

共同作用下新型 Ni-W-Co-Ta 高密度合金产生显著的加

工硬化现象。 

2.5.2  显微硬度 
图9为新型Ni-W-Co-Ta高密度合金在不同变形量下的

显微硬度值。在未发生变形前的硬度 HV 值为 2861.6 MPa，
变形量增至 90%后的硬度 HV 值为 5233.2 MPa，与未变形

前提高了 82.9%。在先前的研究中 Ren[31]指出影响硬度的

因素主要有晶粒尺寸、位错密度和位错的可滑动性。新型

Ni-W-Co-Ta 高密度合金在 90%的变形量下位错密度达到

1.46×1015 m-2，位错之间交互作用显著增强，位错运动受到

阻碍；与此同时，经过 90%的重度变形之后高密度合金的

晶粒细化至 25.5 nm，晶界显著增多，晶界处位错不断堆积

形成更多的位错缠结，位错的运动进一步被阻碍。因此，

在上述因素的共同作用下新型 Ni-W-Co-Ta 高密度合金的

硬度随着变形量的增加而逐渐增大。 
2.6  断口形貌 

图 10 为新型 Ni-W-Co-Ta 高密度合金不同变形量下

的断口形貌。图 10a 表明未变形试样断口中存在着大量

的韧窝，断口形貌呈现出典型的韧性断裂特征。当变形

量达到 30%时（图 10b），尺寸较大的韧窝数量减少的

同时出现了少量的解理面，还可以观察到部分未溶的钨

脱落后形成数量众多的微小孔洞。变形量达到 50%时(图
10c)，解理面面积增多，钨脱落现象加剧，伸长率持续

下降。变形量达到 70%时(图 10d)，解理面所占比例增多，

钨脱落后形成较多的孔洞。变形量达到 90%时(图 10e)，
解理面所占面积进一步增多，断口形貌则由韧性断裂向

韧性-准解理混合型断裂转变。对比图 2 和图 10 中发现，

断口形貌中微孔洞的变化趋势与未溶钨颗粒的形态变化

趋势相近，这也间接说明了微小孔洞的产生是由未溶钨

单质颗粒脱落造成的。 

3  分析与讨论 

本研究表明新型 Ni-W-Co-Ta 高密度合金在冷轧变

形时，具有以下的微观组织变化规律：在变形程度较低

时，微观结构主要由高密度位错及位错缠结构成，随着

变形量的增加，高密度位错之间的交互作用加剧形成位

错墙、位错胞，累积应变的持续增加促使亚晶的形成，

最终导致晶粒细化至纳米量级。因此新型 Ni-W-Co-Ta
高密度合金的塑性变形机制可总结为：在室温冷轧时塑

性变形以位错滑移为主。位错密度的增加和晶粒细化将

对新型 Ni-W-Co-Ta 高密度合金的力学性能产生显著的

影响。 
研究表明固溶强化(σSS)、位错强化(σD)、晶界强化

(σGB)和二次相强化(σSP)是提高金属材料强度(σ)的主要方

法[32]。通常它们之间满足式（2）： 
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图 8  不同变形量下新型 Ni-W-Co-Ta 高密度合金的强度和伸长率 

Fig.8  Strength and elongation of Ni-W-Co-Ta heavy alloys under 

different deformations 

 
 
 
 
 
 
 
 
 

 

图 9  不同变形量下新型 Ni-W-Co-Ta 高密度合金的显微硬度 

Fig.9  Microhardness of Ni-W-Co-Ta heavy alloys under different 

deformations 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

图 10  不同变形量下新型 Ni-W-Co-Ta 高密度合金的断口形貌 

Fig.10  Fracture morphologies of Ni-W-Co-Ta heavy alloys undeformed (a), and under deformation of 30% (b), 50% (c), 70% (d), and 90% (e) 

 

SS D GB SP                             (2) 
针对本研究所用新型 Ni-W-Co-Ta 高密度合金，冷轧

后观察到明显的应变硬化现象，其原因归结为冷轧时引

入的高密度位错阻碍了位错的滑移，导致强度的增加。

理论上位错强化效应可以根据泰勒硬化方程[33]评估： 

D =M G b                               (3) 
式中，M 表示泰勒因子，ɑ表示经验强度系数，ρ是位错

密度，G 表示剪切模量。 
从式（3）可以看出，位错密度的增加将提高材料的

强度，即表明随着应变的增加，位错强化在提高强度方

面发挥了重要作用。本研究中以金属镍估算新型

Ni-W-Co-Ta 高密度合金的位错强化效应，因此 M、ɑ和
G 分别取 0.3、0.24 和 80 GPa[34][35]。通过式（3）计算可

知新型 Ni-W-Co-Ta 高密度合金在变形量达到 90%时，位

错强化效应约为 611 MPa。 
此外，晶界强化对提升材料的强度也至关重要。通

常，晶界强化效应主要与孪晶密度和孪晶厚度，晶粒/亚
晶粒尺寸有关[36]。根据 TEM 微观组织形貌（图 3）分析，

新型 Ni-W-Co-Ta 高密度合金塑性变形后形变孪晶密度

较低，这种低密度形变孪晶在阻碍位错运动上作用较低。

因此，在新型 Ni-W-Co-Ta 高密度合金中晶界强化效应主

要归结于晶粒细化，而孪晶界的晶界强化效应可忽略[37]。

理论上，晶界强化效应可通过 Hall-Petch 关系[38]评估： 
σGB=σ0+kyd-1/2                              (4) 

式中，σ0为材料固有强度，ky为材料常数，d 表示晶粒尺寸。

同样以金属镍估算新型 Ni-W-Co-Ta 高密度合金的晶界强
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化效应，因此 σ0和 ky分别取 22 MPa 和 0.16 MPa·m-1/2。通

过式（4）计算可知新型 Ni-W-Co-Ta 高密度合金在变形

量达到 90%时，晶界强化效应约为 1038 MPa 。综上所

述，新型 Ni-W-Co-Ta 高密度合金经 90%冷轧变形后理论

屈服强度为 1649 MPa，与本实验数值相差 157 MPa，其

原因可归为以下两点：(1) Ni-W-Co-Ta 高密度合金作为

一种新型金属材料，目前相关基础研究数据极为匮乏，

因此仅计算位错强化和细晶强化对新型 Ni-W-Co-Ta 高

密度合金力学性能的影响，导致屈服强度理论数值较低，

而钨、钴、钽合金元素对其固溶强化的作用仍需后续研

究进一步深入；(2) 本研究以金属镍相关数据代替新型

Ni-W-Co-Ta 高密度合金进行理论计算，G、σ0、ky 取值

偏小，导致理论屈服强度偏低。 

4  结  论 

1）新型 Ni-W-Co-Ta 高密度合金经冷轧变形后滑移带

呈现出 3 种典型的变形形貌：平行于轧制方向时滑移带间

距逐渐减小、垂直于轧制方向时滑移带发生破碎、与轧制

方向呈一定角度的滑移带则呈现出不规则弯曲形态。类似

的组织形态在未溶的钨单质中同样存在：沿着轧制方向被

显著拉长；形成纺锤状，并出呈现脱落的趋势。 
2）新型 Ni-W-Co-Ta 高密度合金塑性变形机制以位

错滑移为主导，位错交互作用加剧将 Ni-W-Co-Ta 高密度

晶粒尺寸细化至纳米量级，变形量为 90%时晶粒尺寸约

为 25.5 nm。 
3）晶粒细化和位错密度的增加导致新型 Ni-W- 

Co-Ta 高密度合金经过 90%的冷轧之后，硬度 HV 由未

变形的 2861.6 MPa 提高到 5233.2 MPa，增幅为 82.9%；

抗拉强度由 978 MPa 提高到 1953 MPa，增幅为 99.7%；

屈服强度由 505 MPa 提高到 1806 MPa，增幅为 257.6%。 
4）经过冷轧之后，断口形貌由典型的韧性断裂（未

变形）向韧性-准解理混合型断裂（90%变形）发生转变。 
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Effect of Cold Rolling on Microstructure and Properties of a Novel Ni-W-Co-Ta  

Heavy Alloy 
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Abstract: Novel Ni-W-Co-Ta heavy alloys were cold rolled at room temperatures to characterize the microstructural evolution and mechanical 

properties by optical microscopy, scanning electron microscopy, transmission electron microscopy, X-ray diffractometry, electron back scattered 

diffraction, tensile testing and microhardness testing. The results show that equiaxial grains are elongated along the rolling direction and a fibrous 

texture can be observed with an increase in deformation, in which a large number of slip bands are generated to coordinate the intensive plastic 

deformation. The sharp increase in dislocation density significantly promotes the dislocation interaction, which, in turn, refines the grain size down 

to 25.2 nm. After 90% severe plastic deformation, the tensile strength is increased to 1953 MPa, the yield strength to 1806 MPa, the hardness HV 

to 5233.2 MPa and the elongation is sharply decreased to 9.1%. The fracture morphology changes from a typical ductile fracture to quasi-cleavage 

and ductile mixed fracture. 
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