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摘要：镍基单晶高温合金的力学性能和热稳定性在很大程度上取决于基体与强化相之间的界面。本工作采用密度

泛函理论研究 Co、Cr、Mo、W、Re和 Ta合金元素对 γ-Ni/γ′-Ni3Al界面力学性能的影响规律。通过界面结构的收敛

性分析，确定合理的计算模型层数。通过合金弹性性能的研究，发现 Re和 W元素在 γ和 γ′相中表现出最为显著的

强化效果，其中 Re元素使 γ相杨氏模量和剪切模量分别提升 27 GPa和 11 GPa，使 γ′相杨氏模量和剪切模量分别

提升 16 GPa和 6 GPa；而 Ta元素分别使 γ和 γ′相体模量增加 21 GPa和 14 GPa。界面拉伸性能的研究表明，Re元

素掺杂体系具有最高的理想抗拉强度（约 25 GPa）和变形能（约 1.84 J·m−2），合金元素对界面抗拉强度的强化效果

由强到弱依次为 Re＞W＞Cr＞Mo＞Ta＞Co＞未掺杂界面。通过对差分电荷密度和电子态密度分析，得到合金元

素的强化作用归因于掺杂原子与最近邻主原子之间化学键强度的增加。电子轨道分布特征表明，合金元素通过维

持局部结构稳定性来延缓界面断裂。这些研究结果为开发新型镍基单晶高温合金提供思路。
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Abstract: The mechanical properties and thermodynamic stability of nickel-based single-crystal superalloys are largely dependent on

the  charateristics  of  the  precipitated  phase  interface.  In  this  work， density  functional  theory（DFT） is  utilized  to  investigate  the

influence  of  alloying  elements， specially  Co， Cr，Mo，W， Re  and  Ta， on  the  mechanical  properties  of  γ-Ni/γ′-Ni3Al  interface.

Following a convergence analysis to the optimal computational model，our findings reveal that Re and W exhibit the most significant

strengthening  effects  within  both  the  γ  and  γ′  phases.  Notably， Re  stands  out  for  its  substantial  enhancement  of

Young’s  modulus（27  GPa  and  11  GPa） and  shear  modulus（16  GPa  and  6  GPa）  in  the  γ  and  γ′  phases， respectively，while  Ta
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demonstrates  a  unique  proficiency  in  augmenting  the  bulk  modulus  of  21  GPa  and  14  GPa  in  the  γ  and  γ′  phases， respectively.

Analysis of interfacial tensile properties indicates that the Re-doped system exhibit the highest ideal tensile strength（approximately

25  GPa） and  deformation  energy（approximately  1.84  J·m−2） .  Furthermore， the  strengthening  impact  of  alloying  elements  on

interface tensile properties diminishes in the order：Re＞W＞Cr＞Mo＞Ta＞Co＞undoped. Analyses of differential charge density

and density of states reveal that the strengthening mechanisms of theses alloying elements are attributable to the augmentation in the

chemical bonding strength between doped atoms and their nearest-neighbouring host atoms. Electron orbital characteristics indicate

that  these  alloying  elements  contribute  to  retarding  interfacial  fracture  by  maintaining  local  structural  stability.  A series  of  results

provide ideas for the development of novel nickel-based single-crystal superalloys.

Key  words: nickel-based  single-crystal  superalloys； γ/γ′  interface； mechanical  properties； electronic  structure； first-principles

calculations

  

镍基单晶高温合金因其优异的高温力学性能、

良好的抗氧化和抗腐蚀性能，在航空发动机涡轮叶

片等苛刻服役环境下的关键部件中得到广泛应

用[1-2]。这类合金的突出性能主要源于特殊的微观

结构：面心立方 γ-Ni基体和规则 L12 结构的 γ′-
Ni3Al强化相。其中 γ′相作为主要强化相，通常为

60%～70%（体积分数），呈立方体形态均匀分布在

γ基体中，形成特殊的 γ/γ′双相组织结构[3]，γ′相的

体积分数、尺寸、形貌和分布对合金性能具有重要

影响。

随着航空发动机推重比要求不断提高以及涡

轮叶片服役温度逐渐升高，材料的高温性能面临更

严峻的挑战。γ/γ′相界面作为两相之间的过渡区

域，其结构特征和性能直接影响着位错运动、γ′相
粗化和界面稳定性[3-4]。目前，γ/γ′界面的研究主要

集中在界面能、错配度、界面性质等方面[5-7]。此

外，合金化调控也是提高镍基单晶高温合金性能的

重要手段，不同元素在界面区域的分布和偏聚行为

会显著影响界面微观形貌和性能。已有研究报道，

通过调节 Al、Ti、Nb、Co、W、Cr等元素含量，可以

改变 γ/γ′界面的形貌和析出相的粗化率，从而改善

镍基单晶高温合金的高温力学性能[8-10]。显然，通

过成分设计可以调控 γ基体与 γ′强化相的界面

性质。

近年来，第一性原理计算作为一种强有力的理

论研究工具，已广泛应用于研究界面的电子结构

和热力学性质 [11-13]。通过密度泛函理论（density
functional theory，DFT）可以获得界面合金元素的偏

析倾向、界面能、分离功等关键力学参数，阐明合

金元素对热力学稳定性和界面结合强度的影

响[14-16]。然而，合金元素在界面区域的原子尺度结

构演变与其宏观力学性能间的作用机制还未完全

阐明。在服役过程中界面结构的稳定性对合金的

长期服役性能有决定性作用，因此深入理解界面特

性尤为重要。

本工作基于 DFT系统研究 Co、Cr、Mo、W、Re
和 Ta这 6种典型合金元素对 γ/γ′界面结构稳定性

和力学性能的影响。通过分析界面稳定性和元素

分配对界面拉伸性能以及电子结构的影响，深入探

讨合金元素在界面原子间的化学键合作用，从而阐

明界面强化机制，为新型镍基单晶高温合金的定向

设计提供理论指导。 

1    模型构建和计算方法
 

1.1    界面结构模型的建立

γ′相为面心立方（face-centered cubic，FCC）结
构，空间群为 Pm3m，Ni和 Al分别占据面心和角点

位置，如图 1（a）所示。结构弛豫后 γ和 γ′相单胞晶

格常数分别为 0.3523 nm和 0.3565 nm，与文献报道

吻合[15,17]。γ和 γ′相表面结构，如图 1（b）所示，其

中沿 [001] 方向设置厚度为 1 nm真空层。由于

（002）面被认为是 γ/γ′相界面的共格层[16]，由此建

立 γ/γ′相界面超胞模型，如图 1（c）所示，其中包含

64个原子（56个 Ni原子和 8个 Al原子）。假设两

相在界面共格，且在 ab平面晶格常数相等。原子

位置发生弛豫时，界面附近的 4个原子层中原子可

以弛豫，而其他层原子位置固定。 

1.2    计算方法

本工作所有第一性原理计算均采用基于 DFT
开发的 Vienna Ab-initio Simulation Package （VASP）
软件进行[18-19]。计算采用广义梯度近似（generalized
gradient  approximation，GGA）中的 Perdew-Burke-
Ernzerhof（PBE）交换关联泛函[20-21]，平面波截断能

量选取为 400 eV。电子和离子弛豫的收敛标准分

别设定为能量变化小于 1×10−5 eV以及每个离子的
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作用力小于 0.5 eV/nm，从而使作用在原子上的总

能量和力达到收敛。对所有结构进行弛豫并计算

体系总能量，对 Monkhorst-Pack k点网格进行布里

渊区划分，界面模型 k点网格划分为 5×5×1， γ-
Ni基 体 和 γ′-Ni3Al强 化 相 的 k网 格 划 分 为

6×6×6。在计算体系能量前，应首先对 γ基体和

γ′强化相的单胞和界面结构模型进行几何优化，得

到稳定态结构和相应计算参数。 

2    结果分析与讨论
 

2.1    界面厚度收敛性测试和结构稳定性

计算 γ/γ′相界面性能时，应首先确保 γ和 γ′相
的表面结构具有足够的厚度表征材料性能。采用

文献 [22] 的方法测试不同原子层厚度的表面能收

敛性。γ和 γ′相的表面结构模型如图 1（b）所示，表

面能 γsurf 通过式（1）计算得到：

γsurf =
1

2As
(Eslab−NiEbulk) (1)

式中：As 为表面积；Eslab 是经过弛豫收敛后表面结

构的总能量；Ni 为组成表面结构的 i层原子个数；

Ebulk 为相应相结构单胞的能量。采用 i层原子的

表面能 Eslab 对 i拟合得到。表面能是表征合金析

出相表面稳定性的重要参量，图 2（a）为 3～12层

γ和 γ′相（001）面的表面能计算结果。随层数

增加，两相的表面能呈下降趋势，在 8层以上趋

于稳定，其中 γ相（001）表面能稳定在 2.15 J·m−2

左右。

为了探讨 γ/γ′层状模型的厚度与理想抗拉强度

关系，通过界面黏附功 Wad 表征两相界面的理想抗

拉强度[23]。改变原子层数但保持原子位置和晶胞

形状不变，两相结合程度通过式（2）计算得到：
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图 1    γ-Ni基体和 γ′-Ni3Al强化相的晶体结构（a）、表面结构（b）以及 γ/γ′界面模型（c）

Fig. 1    Crystal structures（a）， surface structure（b） and γ/γ′ interface model（c） of γ-Ni matrix and γ′-Ni3Al reinforcing phase
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图 2    γ相（001）和 γ′相（001）表面不同原子层的表面能和界面黏附功

Fig. 2    Surface energy and interfacial adhesion work of different atomic layers at γ phase （001） and γ′ phase （001） surfaces
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Wad =
Eslabα+Eslabβ−Eα/β

As
(2)

式中：As 为界面面积；Eslabα 和 Eslabβ 分别为经过弛

豫收敛后 α和 β相表面结构的总能量；Eα/β 为
α/β界面体系总能量。本工作中，α和 β相分别

表示 γ和 γ′相。图 2（b）显示界面模型黏附功随

层数的变化关系。随界面层数增加，黏附功先

快速上升，直至层数增加到 8层以上趋于稳定。表

1统计显示，随层数从 6层增至 12层，晶格常数

a和 b趋于稳定，c略有变化，晶轴角度保持接近

90°。由于 γ基体相与 γ′强化相晶格常数相近，界面

失配度较小，晶格畸变有限，因此选择 8层的

γ（001）和γ′（001）表面结构作为合金元素掺杂的计算研究

模型。

 
 

表 1    不同原子层数界面体系的晶格常数和晶轴角度
Table 1    Lattice constants and interaxial angles of interfacial systems with different number of atomic layers

Number of atomic layers
Lattice contants/nm Interaxial angles/（°）

a b c α β γ

6 0.5011 0.5014 2.9525 89.9 90.0 90.1

7 0.5012 0.5013 3.3070 90.0 90.1 89.9

8 0.5014 0.5013 3.6615 90.0 90.1 89.9

9 0.5012 0.5013 4.0160 90.0 90.0 89.9

10 0.5013 0.5012 4.3705 90.0 90.0 89.8

11 0.5012 0.5013 4.7250 90.1 89.9 90.0

12 0.5014 0.5013 5.0796 90.0 90.0 89.9
 
 

2.2    弹性性能的计算

材料的弹性性能（包括脆性、延展性、强度、硬

度等）能够表征其力学性能。为研究合金元素对

γ和 γ′相弹性性能的影响，本工作计算掺杂合金元

素前后的弹性常数 Cij、体模量 B、杨氏模量 E、剪

切模量 G、泊松比 ν、B/G等弹性模量。根据文献

[17] 的研究结果，优先选取 γ′相最稳定的 Al位置

进行合金元素掺杂。表 2列出掺杂前后两相的弹

性常数 Cij，其中，clean-γ和 clean-γ′分别为掺杂前

γ和 γ′相体系；M-γ（M=Co、Cr、Mo、W、Re和 Ta）
和 M-γ′分别为 M合金元素掺杂 γ和 γ′相体系。由

于计算模型是立方晶系，仅有 C11、C12 和 C44 3个

独立弹性常数。根据式（3）中立方晶系机械稳

定性判断标准[24]，所有模型均应满足力学稳定条件：

C11+2C12＞0，C11−C44＞0，C11＞0，C44＞0 (3)

表 2显示掺杂前后体系的弹性常数均为正值

且符合式（3）的条件，表明体系机械稳定性良好。

通过 Voigt-Reuss-Hill经验公式[25-27] 对掺杂前后体

系的弹性模量 B、G、E和 B/G进行估算。体模量

B表征材料抵抗体积变形的能力，B值越大表明原

子间结合力越强，计算公式如下：

B =
1
2

(BV +BR ) (4)

BV = BR =
1
3

(2C12+C11) (5)

式中：BV 和 BR 分别为等应变和等应力体模量。剪

 

表 2    合金元素掺杂前后体系的弹性常数 Cij
Table 2    Elastic constants Cij of the systems before and after

doping with alloy elements

System C11/GPa C12/GPa C44/GPa

Clean-γ 250.91 173.64 114.49

Co-γ 252.80 172.63 115.85

Cr-γ 260.60 172.97 122.31

Mo-γ 274.41 186.57 124.61

W-γ 277.83 187.89 126.61

Re-γ 276.90 185.17 127.98

Ta-γ 277.56 191.09 125.06

Clean-γ′ 244.85 147.37 125.97

Co-γ′ 217.72 158.70 119.28

Cr-γ′ 232.93 153.07 127.92

Mo-γ′ 237.39 167.49 131.52

W-γ′ 247.23 163.50 133.87

Re-γ′ 259.72 154.69 134.65

Ta-γ′ 228.39 174.49 132.77
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切模量 G反映材料抵抗切应变的能力，G值越大说

明原子间定向键越显著。材料的韧性可通过 Pugh
判据[28]B/G的比值进行表征，比值高于 1.75为韧

性材料。剪切模量 G计算如下：

G =
1
2

(
GV +GR

)
(6)

GV =
1
5

(C11−C12+3C44) (7)

GR =
5C44（C11−C12）
3C11+4C44−3C12

(8)

式中：GV 和 GR 分别为等应变和等应力剪切模量。

杨氏模量 E衡量材料硬度，E值越大表明材料硬度

越高[29]。杨氏模量 E和泊松比 v分别通过式（9）
和式（10）计算得到：

E =
9GB

3B+G
(9)

v =
3B−2G

2(3B+G)
(10)

不同合金元素掺杂 γ和 γ′相前后的弹性模量

计算结果如表 3和图 3所示，可以看出不同合金元

素对 γ和 γ′相弹性性能影响差异明显。在 γ相中，

所有合金元素均提高弹性模量，其中 Ta元素的添

加使体模量达到最大值 219.91 GPa，与未掺杂相比

提高 21 GPa，最大程度地提高材料抗体积变形能

力。Re元素在提高杨氏模量和剪切模量方面表现

 

表 3    合金元素掺杂前后体系体模量、杨氏模量和剪切模量
Table 3    Bulk modulus，Young’s modulus and shear modulus
of the systems before and after doping with alloy elements

System B/GPa E/GPa G/GPa

clean-γ 199.37 197.91 74.14

Co-γ 199.38 201.83 75.81

Cr-γ 202.13 214.69 81.14

Mo-γ 215.68 218.81 82.20

W-γ 217.80 222.15 83.51

Re-γ 216.43 225.40 84.96

Ta-γ 219.91 218.25 81.76

clean-γ′ 179.56 222.90 86.19

Co-γ′ 178.28 182.85 68.79

Cr-γ′ 180.05 209.82 80.34

Mo-γ′ 190.21 203.34 76.91

W-γ′ 192.98 220.37 84.13

Re-γ′ 190.04 238.83 92.53

Ta-γ′ 193.33 191.19 71.59
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图 3    不同合金元素掺杂前后 γ和 γ′相体系的弹性模量、泊松比和 B/G比值　（a）γ相弹性模量；（b）γ相泊松比和 B/G比值；
（c）γ′相弹性模量；（d）γ′相泊松比和 B/G比值

Fig. 3    Elastic modulus，Poisson’s ratio and B/G of the γ and γ′ phase systems before and after doping with alloy elements
（a）elastic modulus of γ phase；（b）Poisson’s ratio and B/G of γ phase；（c）elastic modulus of γ′ phase；

（d）Poisson’s ratio and B/G of γ′ phase
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最优异，分别为 225.40 GPa和 84.96 GPa，相比于未

掺杂 γ相分别提高 27 GPa和 11 GPa，W元素次

之。在 γ相中，合金元素强化程度强弱顺序依次为

Re>W>Mo>Ta>Cr>Co>未掺杂 γ相。在 γ′相中，

Ta元素的加入使体模量达到最大值 193.33 GPa，与
未掺杂 γ′相相比增加 14 GPa，提高材料抗体积变形

能力。Re元素的强化效果更为突出，杨氏模量和

剪切模量分别达到 238.83 GPa和 92.53 GPa，相比

未掺杂 γ′相分别提高 16 GPa和 6 GPa，甚至超过

在 γ相的强化程度，这与实验结果相符[30]。在 γ′相
中，合金元素强化程度强弱顺序依次为 Re>未掺杂

γ′相>W>Cr>Mo>Ta>Co。利用原子探针断层扫描

（atom probe tomography，APT）观察，Re元素除了

分布在基体和 γ′相中，在 γ/γ′界面处也发现明显的

Re偏聚，Re元素添加可以显著提高合金强度和抗

蠕变性，称为 Re强化效应[31-33]。Ta元素的添加使

B/G比值达到 2.7，说明材料具有良好的韧性。由

图 3得到，所有体系的泊松比变化较小，均在 0.29～
0.33范围内，表明合金化对横向变形能力影响有

限。综合来看，合金元素掺杂 γ相中，Re和W元素

强化效果最显著，Ta元素在提高体模量方面表现

突出，而 Co元素的强化效果最弱；对于 γ′相，Re强

化效果最显著，其他元素未表现出明显的强化作

用，Ta元素表现出较好的抗体积变形能力。 

2.3    界面结构的拉伸性能

采用 DFT模拟拉伸实验，研究 Co、Cr、Mo、
W、Re和 Ta 6种合金元素对 γ/γ′界面力学性能的影

响。根据文献 [14] 报道，合金元素添加在界面 γ′-
Ni3Al相一侧的 Al位置最有利于提高合金的界面

断裂强度。拉伸实验忽略横向泊松收缩，只弛豫原

子位置。计算采用准静态方式进行弛豫，即以前一

步变形后结构作为下一步初始结构，直至发生力学

断裂。图 4（a）显示界面结构在不同荷载的类解理

过程，变形能 EDef 由式（11）计算得到[22,34]：

EDef =
EM
system−E0

system

As
(11)

EM
system E0

system式中： 为不同应变体系能量； 为未发生

变形时体系能量。同时，为了得到合金最大理想抗

拉强度和临界应变，计算拉伸过程中界面的应力-
应变曲线由式（12）得到[22,35]：

σ(ε) =
1+ε
V(ε)
·
∂Etotal(ε)
∂ε

(12)

式中：σ（ε）为应变为 ε下的应力；V（ε）和 Etotal（ε）分
别表示应变 ε下超单胞的体积和总能量。图 4（b）
为各合金元素掺杂界面的变形能随应变的变化关
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图 4    γ/γ′界面结构拉伸过程的断裂示意图（a）及不同合金元素掺杂前后 γ/γ′界面体系的变形能（b）和拉伸应力
（c）随应变的关系

Fig. 4    Fracture schematic of the tensile process in γ/γ′ interfacial structure（a） and deformation energy（b） and tensile stress
（c） versus strain in γ/γ′ interfacial system before and after doping with alloy elements
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系。当应变小于临界应变 5.4% 时，变形能随应变

线性增加；当应变超过临界应变后，界面发生断

裂。Re和 W元素掺杂后临界应变变形能最高，分

别约为 1.84 J·m−2 和 1.75 J·m−2，Ta元素掺杂后临

界应变变形能最低，为 1.59 J·m−2。

掺杂前后界面结构的理论应力-应变曲线如

图 4（c）所示。加入合金元素后应力随应变先增加

后迅速减小，可以看出，合金变形经历从弹性变形

（应力随应变线性增加）到塑性变形（之后应力随应

变增加直至应力达到最大值）再到失稳（应力随应

变迅速减小）的过程。Re元素使合金表现出最大

理想抗拉强度，其值接近 25 GPa；而 Co元素使合

金表现出最低拉伸性能，拉伸应力最大仅为

17 GPa。Mo、Cr和 Ta元素对合金强度和延展性影

响表现较为平衡。合金元素对界面拉伸性能的影

响从强到弱的顺序为：Re＞W＞Cr＞Mo＞Ta＞
Co＞未掺杂界面（clean），这与报道的合金元素对

强化效果影响顺序保持一致[14]。 

2.4    差分电荷密度分析

差分电荷密度可以直观表征界面电荷的空间

分布，反映原子之间成键能力强弱。为揭示理想拉

伸后不同合金元素与近邻 Ni和 Al原子间的成键

特性，将 Co、Cr、Mo、W、Re和 Ta原子替换 Al原
子位置进行拉伸，计算在（110）面上 γ/γ′界面的差分

电荷密度。图 5～图 7为 γ/γ′界面在不同拉伸应变

条件下（110）面的差分电荷密度。图中上半部分是

差分电荷密度分布二维图，下半部分是相应的三维

图，红色区域代表电荷富集，蓝色区域代表电荷耗

竭，绿色区域为接近中性。图 5为在未经过拉伸

（ε=0%）条件下界面差分电荷密度分布。由图 5（a）
可以看出，在未掺杂界面（clean）中，Ni和 Al原子

间存在明显的电荷转移，呈现红蓝相间的分布特

征，表明形成较强的共价键。引入合金元素后，因

Co、Cr与 Ni原子具有相近电负性，对电荷分布影

响较小；而 Mo、W、Re和 Ta元素的掺杂导致明显

的电荷重新分布，在掺杂原子周围形成强电荷富集

区。其中 Re和 W元素的影响范围最大，不仅改变

近邻原子的电子结构，而且显著影响次近邻原子。

差分电荷密度三维分布图表明，Re和 W原子与基

体 Ni2和 Ni3原子间的电荷转移增强界面原子间

的电子共用，从而提高界面结合稳定性。

图 6为在 ε=5% 条件下，合金元素掺杂对

γ/γ′界面（110）面差分电荷密度分布的影响。与未

拉伸状态相比，拉伸应变导致界面电荷分布发生明

显重排，特别是在 Ni1～Ni4原子周围区域，电荷富

集和耗竭显著增加。Co和 Cr原子周围电荷分布

变化相对不明显，影响范围较小（图 6（b）和（c））。
值得注意的是，Re和 W元素表现出最强的电荷重

新分布效应，表明这些元素通过调整电子结构来适

应应变，从而提高界面变形能力（图 6（e）和（f））。
差分电荷密度三维分布图清晰显示应变导致电子

云明显变形和重排。差分电荷密度分布随应变的

变化揭示了合金元素对界面强化的作用，特别是

Re和 W元素通过形成更强键合，提供更好的应变

适应能力，维持界面结构完整性。

为了更直观地反映界面拉伸断裂后差分电荷
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图 5    未掺杂（a），掺杂 Co（b），Cr（c），Mo（d），W（e），Re（f）和 Ta（g）合金元素 γ/γ′界面
在未拉伸条件下（110）面的差分电荷密度图

Fig. 5    Differential charge density of （110） plane in γ/γ′ interface before（a） and after doping with Co（b），Cr（c），
Mo（d），W（e），Re（f） and Ta（g） alloy elements in the unstreched state
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密度的分布状态，计算在应变达到 10% 时，γ/γ′界面

断裂后（110）面的差分电荷密度特征，如图 7所

示。在大应变条件下，界面的电子结构呈现出显著

的变化特征。在未掺杂界面状态下，与未拉伸和应

变为 5% 条件相比，界面处的差分电荷密度分布已

经完全偏离初始未拉伸的有序状态。Ni1～Ni4原

子周围区域的电荷极化进一步增强，表明界面断裂

前键合经历了剧烈的重构过程。与此同时，差分电

荷密度三维分布图显示电子云严重变形，说明化学

键已经处于断裂状态。因此，界面差分电荷密度分

布的差异直接反映不同合金元素对界面结合强度

和稳定性的影响。Re和 W元素通过形成更强的局

部键合作用，提高界面结合强度，这与上述弹性常

数和变形能的计算结果一致。 

2.5    界面间电子态密度分析

合金体系的电子结构也可以通过近邻原子间

的电子态密度（density of states，DOS）来反映，有分

波态密度（partial density of states，PDOS）和总态密

度（total density of states，TDOS）两种形式。为了从

电子层面深层剖析电子态能级的运动趋势、成键电
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图 6    未掺杂（a），掺杂 Co（b），Cr（c），Mo（d），W（e），Re（f）和 Ta（g）合金元素 γ/γ′界面在拉伸应变为 5% 条件下
（110）面的差分电荷密度图

Fig. 6    Differential charge density of （110） plane in γ/γ′ interface before（a） and after doping with Co（b），Cr（c），
Mo（d），W（e），Re（f）and Ta（g） alloy elements with tensile strain of 5%

 

(a) (b) (c) (d) (e) (f) (g)

Al Co

Clean Co Cr Mo W Re Ta
0.02

0.01

0

−0.01

−0.02

Cr Mo W Re Ta

Ni1

Ni2 Ni3

Ni4 Ni1

Ni2 Ni3

Ni4 Ni1

Ni2 Ni3

Ni4 Ni1

Ni2 Ni3

Ni4 Ni1

Ni2 Ni3

Ni4 Ni1

Ni2 Ni3

Ni4 Ni1

Ni2 Ni3

Ni4 

 

图 7    未掺杂（a），掺杂 Co（b），Cr（c），Mo（d），W（e），Re（f）和 Ta（g）合金元素 γ/γ′界面在拉伸应变为 10% 条件下
（110）面的差分电荷密度图

Fig. 7    Differential charge density of （110） plane in γ/γ′ interface before（a） and after doping with Co（b），Cr（c），Mo（d），
W（e），Re（f）and Ta（g） alloy elements with tensile strain of 10%
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子分布和轨道杂化作用，讨论不同合金元素掺杂的

γ/γ′界面电子态分布特征，分析体系中近邻原子间

成键电子的相互作用。

图 8～图 10为不同应变条件下 γ/γ′界面的

DOS分布，图中虚线表示费米能级对应位置，这里

将费米能级移至 0 eV，作为参考能级。图 8为未拉

伸状态下不同合金元素掺杂界面的 DOS分布，在

未掺杂界面中（图 8（a）），Ni原子主要表现为 3d轨

道电子特征，在费米能级附近形成局域态；Al原子

的 3s和 3p态在低能区形成杂化，与 Ni原子形成

共价键合。费米能级处的较低能隙表明界面处原

子成键具有金属性质。Co元素掺杂后（图 8（b）），
Co与 Ni原子的 3d电子能量位置接近，Al原子的

3p轨道电子峰值减弱，对界面电子结构影响较小。

Cr和 Mo与 Al原子的 3p轨道电子存在重叠，表明

形成新的键合。W和 Re原子在深能级区域

（－40 eV附近）表现强烈的 f电子特征峰，且费米

能级附近呈现多轨道局域化特征。Ta原子的 d轨

道电子杂化峰较弱，与上述变形能和拉伸应力计算

结果趋势一致。这表明 Co和 Cr原子主要通过

d电子态与基体相互作用，而 Mo、W、Re和 Ta原

子则通过多轨道提供更复杂的电子相互作用。

图 9为在应变为 ε=5% 条件下，掺杂合金元素

对界面电子结构的影响。与未拉伸状态相比，未掺

杂界面中 Ni原子的 3d态在费米能级附近分布更

尖锐，Al原子的 3s和 3p态更分散，表明键合状态

发生显著改变。Co掺杂体系中，Co和 Ni原子的

3d态杂化减弱；Cr原子的 3d态和 Mo原子的

4d态能级明显分裂；W和 Re原子在深能级区域

（－40 eV附近） f电子态密度基本保持不变，而
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图 8    未掺杂（a），掺杂 Co（b），Cr（c），Mo（d），W（e），Re（f）和 Ta（g）合金元素 γ/γ′界面在未拉伸条件下的态密度

Fig. 8    DOS of γ/γ′ interface before（a） and after doping with Co（b），Cr（c），Mo（d），
W（e），Re（f） and Ta（g） alloy elements in the unstreched state
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d电子态在费米能级附近表现明显重新分布。

Ta原子掺杂后，其 f电子表现出较强稳定性，但费

米能级附近的 d和 p轨道杂化峰减少。电子结构

的变化表明，Co、Cr和 Mo原子主要通过 d和 p电

子态重排适应应变，而 W和 Re原子则通过多轨道

协同效应响应变形，其中 f电子表现出稳定性，这

也解释它们显著的强化效果。

在应变为 ε=10% 合金拉伸断裂后，掺杂合金元

素对界面电子结构的影响见图 10。未掺杂界面中

Ni原子的 3d态在费米能级处由低能价带向高能导

带发生右移，Al原子的 s和 p态变得离散，表明化

学键断裂。Co掺杂体系失去原有杂化特征；Cr和
Mo原子的深能级特征峰强度降低；W和 Re原子

的 f电子态（分别对应－30 eV和 37 eV能量附近）

的特征峰仍存在，d电子在费米能级附近发生右

移，多轨道之间的杂化作用减弱，表明化学键断裂；

Ta原子的 f电子相对稳定，但 Ni原子的 d电子右

移导致价带和导带间电子减少。合金 γ/γ′界面电子

结构整体表现为电子轨道峰向右移向高能级，最终

导致界面原子间键合减弱，发生断裂。

前人的研究结果验证了本工作的有效性，

γ/γ′高温合金的性能优化和相稳定性与合金成分的

调控密切相关。此外，研究表明 W、Mo和 Cr元素

加入使合金发生明显硬化，并提高了抗氧化性[36]。

同时，少量 Ta元素添加有利于发生局部相变（γ′到
η相）诱导强化[37]。上述实验分析与本工作计算合

金元素对合金弹性模量和拉伸性能结果一致。事

实上，过量 Cr、Mo、W等难熔元素的存在促进

TCP相析出，因此必须严格控制元素含量，确保微

观结构的稳定性。DFT计算基于理想界面结构揭
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图 9    未掺杂（a），掺杂 Co（b），Cr（c），Mo（d），W（e），Re（f）和 Ta（g）合金元素 γ/γ′界面在应变为 5% 条件下的态密度

Fig. 9    DOS of γ/γ′ interface before（a） and after doping with Co（b），Cr（c），Mo（d），
W（e），Re（f） and Ta（g） alloy elements with tensile strain of 5%
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示体系的能量变化与断裂机制的关系，无法完全考

虑实际界面存在的位错等复杂缺陷，因此存在一定

局限性。 

3    结论

（1）根据弹性性能计算，Re和 W元素在 γ和
γ′相中表现出最为显著的强化效果，Re元素对杨氏

模量和剪切模量的提升最为明显，分别提升了

16 GPa和 6 GPa，而 Ta元素显著提高 γ相体模量，

其值增加了 14 GPa左右。所有合金体系的 B/G比

值均大于 1.75，表明合金具有良好韧性。

（2）通过计算 γ/γ′界面拉伸性能，不同合金元素

均提高 γ/γ′界面变形能和理想抗拉强度。其中，

Re元素掺杂体系具有最高变形能（约 1.84 J·m−2）

和理想抗拉强度（约 25 GPa）。合金元素对界面拉

伸性能的强化效果由强到弱依次为 Re＞W＞Cr＞
Mo＞Ta＞Co＞未掺杂界面。

（3） 通 过 分 析 γ/γ′界 面 电 子 结 构 ，Mo、W、

Re和 Ta元素掺杂导致电荷在界面处明显重新分

布，形成强键合作用；Co和 Cr原子与 Ni原子具有

相近电负性，因此电荷分布影响较小。此外， W和

Re原子通过多轨道协同作用适应应变，f电子表

现出稳定性，这是显著提高界面抗拉强度的根本

原因。 
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图 10    未掺杂（a），掺杂 Co（b），Cr（c），Mo（d），W（e），Re（f）和 Ta（g）合金元素 γ/γ′界面在应变为 10% 条件下的态密度

Fig. 10    DOS of γ/γ′ interface before（a） and after doping with Co（b），Cr（c），Mo（d），
W（e），Re（f） and Ta（g） alloy elements with tensile strain of 10%
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