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摘  要：采用基于密度泛函理论计算研究了钼(或铬，钒)原子替位掺杂双相 γ-TiAl/α2-Ti3Al 界面体系的平均形成

能、断裂功、电子结构等。结果显示：各个掺杂体系的总能量和平均形成能均为负值，表明它们可以由实验制备

并能稳定存在。对代表性体系的断裂功和态密度分析表明，体系Mo-Sa5
 (或Cr-Sa5

)的结合强度减弱，同时体系Mo-Sa5

的 Mo-d 和 Ti-d 电子态密度增加、相互作用增强，而 Ti-d 和 Al-p 轨道杂化键强度降低，位错运动的阻力减少，

有利于改善 TiAl 合金材料的延性。对杂质原子所在(001)面电荷密度和布居数的分析发现，Mo(或 V)的掺入会引

起电子云在杂质原子周围的聚集效应，形成结合强度稍高的区域，该区域与周围其他区域结合的各向异性程度下

降。这正是此类 TiAl 合金延性改善的内因。 
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    TiAl 合金由于其高熔点、低密度、高弹性模量，

良好的抗氧化和抗蠕变性能，具有用于航空航天和汽

车发动机领域的巨大潜力[1−2]。然而，室温下延展性和

韧性较差，加工成型困难严重限制了它的广泛应    

用[3−5]。因此，目前研究的重点是在保持其优良性能的

前提下，提高 TiAl 合金的室温延展性和韧性。作为

γ-TiAl 基合金第二相，α2-Ti3Al 的添加能够改善其合金

的延性[6−8]。双相 TiAl-Ti3Al 合金材料因其优异的强度

和抗氧化性能备受关注[9−10]。这促使相关理论研究更

加深入、实验探究更加细致，无疑对于揭示 TiAl/Ti3Al

界面的变形机理、提高 TiAl 合金的延性具有重要意

义，也为研发性能更为优异的新材料提供了基础数据。 

    近年来，为了提高 TiAl 合金的综合性能，研究人

员进行了大量的理论探索和实验研究，发现合金化和

微合金化是降低该类合金脆性，提高延性和韧性的重

要途径[11−14]。实验研究表明，对于 γ-TiA 相而言，在

(111)平面上沿着 [112]方向的滑移是最容易的；对于

2-Ti3Al 相，在(0001)平面上沿着 [1010]方向的滑移是

最容易的[15−16]。祝莹莹等[17]用小型非自耗钨极电弧炉

熔炼制备了 Ti50Al48Cr2 合金，用正电子湮没技术研究

发现 Cr 掺杂使合金基体，特别是晶界处的电子态密度

增加。并且由于 Cr 的加入使合金内 d-d 电子相互作用

增强，从而改善了合金的延性。熊翔等[18]通过实验分

析了添加 Cr 元素对 TiAl 合金室温延性和微观结构的

影响，发现 Cr 元素的添加降低了 TiAl 合金的堆垛层

错能，使得合金在位错滑移受阻时容易以孪生的形式

产生塑性变形，从而获得较高的延性，且添加 3% Cr

的 TiAl 合金的室温延性最佳，同时发现合金的晶粒度

以及 Ti3Al 第二相的含量对室温延性也有影响。理论

上，王海燕等[19]研究了在 γ-TiAl 合金中加入 Mo 元素，

当掺杂浓度为 12.5%时，Mo 掺杂能较好地改善 TiAl

合金的延性，并发现 Ti 原子的 s、p 和 d 电子与邻近

的 Mo 原子发生了强烈的 s-s、p-p 和 d-d 电子相互作

用，有效地束缚了合金中 Ti 和 Al 原子的迁移，有助

于提高合金的稳定性和强度。魏强等[20]利用嵌入原子

方法进行研究，发现低量掺杂 Mo 和 W 元素会减少

Ti3Al 合金的硬度，Cr 替代 Ti 位后会增加合金的硬度。

党宏丽等[21]研究了 Nb 和 Mo 合金化对 γ-TiAl 合金的

影响，结果发现 Nb 和 Mo 可以提高杂质元素与其近

邻基体各元素之间的相互作用以及相应原子之间的键

合强度，导致较强的固溶强化效应，从而影响 γ-TiAl

的力学性质。MORINAGA 等[22]研究表明，TiAl 晶体 
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中存在 Al-p(Al 原子的 3p 轨道)与 Ti-d(Ti 原子的 3d 轨

道)轨道杂化的方向性键合, 使材料的剪切强度提高，

进而造成其室温延性较差，并且通过掺杂第三元素来

增强 Ti—Ti 键、减弱 Al—Ti 键，可以改善合金的延

性。HAO 等[23]利用第一性原理方法分析研究了 γ-TiAl

和 α2-Ti3Al 中 V、Cr、Mn、Fe、Ni、Zr、Nb、Mo、

Ta、Ga 和 Sn 的位置占据情况。结果显示，在 γ-TiAl

相中，Zr、Nb 和 Ta 原子优先占据 Ti 位，而 Fe、Ni、

Ga 和 Sn 原子优先占据 Al 位，另一方面，V、Cr 和

Mn 原子位置的选择取决于合金的组成。在 α2-Ti3Al

相中，Ga 和 Sn 原子优先选择 Al 位，而 V、Cr、Mn、

Zr、Nb、Mo 和 Ta 原子优先占据 Ti 位。上述工作大

多着重于对于单相 TiAl 基合金结构与延性等性质的

探索，对合金元素的占位情况也存在不一致的结论。

再者，TiAl 合金存在多种相结构，比较典型的是 γ-TiAl

相和 α2-Ti3Al 相共存，并且研究发现，少量 α2相的存

在能改善材料的延性或韧性[24−26]。WEI 等[24]利用第一

性原理方法结合经验判据，研究了过渡金属 V、Cr、

Nb、Ta、W 和 Re 对双相 TiAl-Ti3Al 合金的界面性质

的影响，发现增加了界面的解离能，降低了不稳定层

错能，因而有助于改善 TiAl/Ti3Al 界面的延性。屈华

等[25]从电子结构层次进行探索，认为相界面处的键结

合强度弱化有利于增加界面稳定性与连续性、提高合

金的韧性。刘伟东等[26]讨论了 Mn 添加到双相 TiAl

合金界面，对于层片状结构增加韧性的微观机制。但

尚未见到关于合金元素对此类双相合金的界面的稳定

性和电子性质的定量化研究与分析。众所周知，合金

材料的性质取决于其微观结构，而微观结构与电子性

质紧密相关。 

本文以 Mo、Cr 和 V 分别掺杂双相 γ-TiAl/α2-Ti3Al

界面体系作为研究对象，在密度泛函理论框架下研究

合金体系的晶体结构、稳定性和延性，探索该类合金

的延性与电子性质的内在关系，旨在揭示双相 TiAl

合金延性或韧性改善的微观机制、预测其宏观性能，

为该类合金材料的实验研究提供理论依据。 

 

1  理论模型与计算方法 

 

1.1  理论模型及其选择 

    为了研究双相 TiAl 基合金体系，首先建立 γ-TiAl

和 α2-Ti3Al 的结构模型。γ-TiAl 为 L10 型面心四方结

构，空间群为 P4/mmm，其晶胞中包含 2 个 Ti 原子和

2 个 Al 原子，晶格参量为 a=b=0.400 nm，c=0.406 nm，

如图 1(a)所示。α2-Ti3Al 为 D019型晶体结构，晶格参

量为 a =b=0.576 nm，c=0.466 nm，如图 1(b)所示。 

    对于双相 TiAl/Ti3Al 界面体系而言，其建立情况

较为复杂。由于每种晶体的表面多种多样，γ-TiAl 和

α2-Ti3Al 的表面两两结合，就存在多种可能的界面模

型。由于密排面稳定性好，本文选择 γ-TiAl [1 10] (111)

及 α2-Ti3Al [1120] (0001)表面来构建界面模型。此

TiAl合金中的取向关系已经被透射电子显微镜观测实

验所证实[16]。为了尽量降低界面模型的错配度，以

γ-TiAl (111) 4 层表面结构单元和 α2-Ti3Al (0001) 5 层

表面结构单元为基础，建立 1×2×1 的超胞结构，其

中最上层包括 10 Å 的真空层。该相界面系统包含 Ti

原子46个，Al原子26个。γ-TiAl (111)和α2-Ti3Al (0001)

在形成相界面时会出现两种不同的结构，其对应的模

型如图 2 所示。 

 

 
图 1  γ-TiAl 结构模型和 α2-Ti3Al 结构模型 

Fig. 1  Structure models of TiAl: (a) L10 unit cell of γ-TiAl; (b) 

D019 unit cell of α2-TiAl 
 

 

图 2  γ-TiAl/α2-Ti3Al 界面模型 

Fig. 2  γ-TiAl/α2-Ti3Al interface models: (a) Model 1;      

(b) Model 2 

 

    为了选取合适的模型与计算方案，先对 γ-TiAl 和

α2-Ti3Al 模型单元进行优化，得到优化结果后再与报

道的实验结果(对于 γ-TiAl，a=b=0.400 nm，c0=0.408 

nm；对于 α2-Ti3Al，a=b=0.577 nm，c0=0.462 nm)[27−29]

进行比较。计算结果与实验结果在一定的误差范围内

吻合得很好，这表明使用的模型和计算方案可行。以

此计算方案对图 2 所示的两个界面体系进行几何优
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化，得到总能量分别为−75233.8186 eV 和−75234.1603 

eV。可见，模型 2 的结合能更低，结构更稳定，后续

的计算选用此模型。 

    为了研究 Mo、Cr 和 V 元素对 S0(双相 γ-TiAl/α2- 

Ti3Al)合金体系的结构和性质的影响，用 Mo、Cr 和 V

分别替代 Ti(或 Al)建立掺杂双相 γ-TiAl/α2-Ti3Al 合金

体系模型。其中替代 Ti 的位置有 5 种，分别为 a1、…、

a5；替代 Al 的位置有 3 种，分别为 b1、b2、b3，它们

的位置如图 2(b)所示。这样，每种合金元素掺杂，都

会有 8 个掺杂双相 γ-TiAl/α2-Ti3Al 合金体系，即替代

Ti 原子的体系 Sa1
、…、Sa5

，替代 Al 原子的体系 Sb1
、

Sb2
、Sb3

，共 24 个掺杂双相 γ-TiAl/α2-Ti3Al 界面体系。 

 

1.2  计算方法 

    采用基于密度泛函理论的第一性原理[30−31]，并结

合物理与化学理论方法进行研究。采用平面波赝势方

法，选择广义梯度近似下 PBE 泛函描述交换关联作

用；用超软赝势描述离子实与价电子之间的相互作用

势。平面波截断能设置为 350 eV，布里渊区 k 点设置

为 4×2×1，采用 Pulay 密度混合法进行自洽计算

(SCF)，迭代计算的收敛标准设为：原子的能量变化量

为 2.0×10−5 eV / atom；原子作用力为 0.05 eV / nm；

原子位移误差为 0.002 Å；应力偏差为 0.1 GPa。 

    采用平面波赝势方法的 CASTEP 软件包，利用高

性能计算机集群完成计算与研究。用拟牛顿算法对各

个双相 TiAl/Ti3Al 界面体系进行几何优化，直至达到

收敛标准，计算获得平衡状态下晶体的结构参量、总

能量、电荷分布等物理量。在此基础上，依据物理、

化学理论进行分析与讨论。 

 

2  计算结果与分析 

 

2.1 掺杂对相界面稳定性的影响 

    Mo、Cr 和 V 元素替代界面上 Ti 原子或 Al 原子

后，各个体系的晶格参量将发生变化。对体系的稳定

性有一定的影响。为了分析晶格参量的变化对

γ-TiAl/α2-Ti3Al 界面体系稳定性的影响，在计算条件相

同的情况下，对界面的结构模型进行了研究。表 1 列

出了各个界面体系结构优化后的结果。 
 
表 1  Mo、Cr 和 V 掺杂 γ-TiAl/α2-Ti3Al 界面体系的几何性质和能量性质 

Table 1  Geometrical and energy properties of Mo, Cr and V-doping γ-TiAl/α2-Ti3Al interface systems 

System a/Å b/Å c/Å V0/Å
3 Et/eV Ef/eV 

S0 5.7677 11.4728 20.9231 1196.2008 −75234.1603 −0.3142 

Mo-Sa1 5.7771 11.4477 20.9097 1193.0495 −75567.7197 −0.3112 

Mo-Sa2
 5.7560 11.4611 20.9226 1192.9852 −75567.4283 −0.3072 

Mo-Sa3
 5.7558 11.4606 20.9310 1193.2194 −75567.5127 −0.3084 

Mo-Sa4
 5.7614 11.4587 20.9256 1193.1441 −75567.7068 −0.3111 

Mo-Sa5
 5.7615 11.4516 20.9259 1193.1915 −75567.7150 −0.3112 

Mo-Sb1
 5.7852 11.4609 20.9441 1195.4385 −77113.9630 −0.3055 

Mo-Sb2
 5.7814 11.4306 20.9449 1195.5520 −77113.9598 −0.3055 

Mo-Sb3
 5.7617 11.4614 20.9648 1195.7794 −77113.4170 −0.2979 

Cr-Sa1 5.7686 11.4356 20.8843 1189.2835 −76098.0230 −0.3037 

Cr-Sa2
 5.7525 11.4484 20.9002 1189.4320 −76097.6831 −0.2990 

Cr-Sa3
 5.7504 11.4550 20.8910 1189.2705 −76097.8674 −0.3016 

Cr-Sa4
 5.7556 11.4579 20.8937 1189.8566 −76098.0541 −0.3042 

Cr-Sa5
 5.7539 11.4380 20.8964 1189.1314 −76098.0646 −0.3043 

Cr-Sb1
 5.7762 11.4592 20.9045 1191.9527 −77644.3107 −0.2986 

Cr-Sb2
 5.7756 11.4212 20.9089 1191.6606 −77644.3140 −0.2987 

Cr-Sb3
 5.7538 11.4466 20.9290 1191.8211 −77643.8144 −0.2917 

V-Sa1
 5.7613 11.4556 20.9033 1191.7133 −75607.1811 −0.3091 

V-Sa2
 5.7609 11.4598 20.8943 1191.8465 −75607.0329 −0.3070 

V-Sa3
 5.7567 11.4620 20.9014 1191.8222 −75607.1168 −0.3082 

V-Sa4
 5.7600 11.4615 20.9058 1192.0863 −75607.2384 −0.3098 

V-Sa5
 5.7602 11.4543 20.9037 1191.9144 −75607.2407 −0.3099 

V-Sb1
 5.7668 11.4752 20.9387 1194.1563 −77153.4119 −0.3032 

V-Sb2
 5.7672 11.4421 20.9343 1194.2093 −77153.4072 −0.3031 

V-Sb3
 5.7624 11.4659 20.9250 1194.1921 −77153.0155 −0.2977 
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    由表 1 可以看出，Mo、Cr 和 V 元素分别替代

γ-TiAl/α2-Ti3Al 界面处的 Ti 原子或 Al 原子后，各个掺

杂体系的晶格参量变化不一。对于 Mo 和 V 原子分

别替代 Ti 原子，即体系 Mo-Sa 和 V-Sa，a、b 和 c

略有降低，体积稍微减少。这使体系的总能量变化

不大。对于 Cr 原子替代 Ti 原子，即体系 Cr-Sa，a、

b 和 c 均明显减小，体积明显减少。但由于 Cr 原子

的共价半径(rCr=0.127 nm)明显小于 Ti 原子的共价

半径(rTi=0.136 nm)，占居 Ti 位的 Cr 原子具有较大

的可移动性。这有利于位错滑移，进而有助于改善

其延性。 

    对 Mo 原子替代 Al 原子，即体系 Mo-Sb，a 和 c

都略有所增加，b 略有降低；对 V 原子替代 Al 原子，

即体系 V-Sb，a 略有降低，b 和 c 都略增加。总的说

来，这两个体系的总体积稍微降低、释放出一定的能

量，进而使体系的总能量降低。而对体系 Cr-Sb，a 增

加，b 和 c 都减小。这表明沿 c 轴方向的原子间距减

小，有利于两相在界面处的结合，体系的体积稍有降

低、释放出一定的能量，从而使得体系的总能量降低。 

    材料的能量稳定性可以用平均形成能表征。一般

情况下，原子平均形成能越低，该材料的能量稳定性

越好[32]。对于 Mo、Cr 和 V 掺杂双相 γ-TiAl/α2-Ti3Al

界面体系，平均形成能 Ef计算公式可以表示为 
 

N

kEjEiEE
E XAlTitf 

                     (1) 

 
式中：Et表示优化后晶胞的总能量；ETi、EAl和 EX分

别表示 Ti 原子，Al 原子和掺杂元素(Mo、Cr 和 V)在

单质结构完全弛豫状态下的单原子能量；i、j 和 k 分

别表示各个元素在晶胞中的原子数；N 表示晶胞中的

总原子数。经计算，得到单质情况下 Ti、Al、Mo、

Cr 和V 原子的单原子能量分别为−1603.1192、−56.4638、

−1936.8905、−2467.7351 和−1976.5062 eV。优化后各

个掺杂体系的总能量和形成能如表 1 所列。 

    从表 1 中可以看出，各个掺杂体系的原子平均形

成能均为负值，表明它们均具有较好的能量稳定性，

即在一定实验条件下掺杂双相界面体系是可以由实验

制备并能稳定存在的。结果表明，对于 Mo、Cr 和 V

原子分别替代 Ti 原子和 Al 原子形成的体系，各个体

系的平均形成能 Ef 相差不大， f f
a b| |E E  ＜0.014 

eV，但 f
aE 均略小于 f

bE 。这就表明 Cr 和 V 原子替位

掺杂界面体系时，它们占居 Ti 位与占居 Al 位的概率

差别不大。这一结论可与 WEI 等[24]研究结果相互佐

证。对 Mo 元素替位掺杂的界面体系，Mo 原子占居

Ti 位比占居 Al 位稍稳定，即 Mo 原子略微倾向于替代

Ti 原子。这一结论可与王海燕等[19]和 HAO 等[23]的研

究结果可以相互佐证。但需要说明的是，王海燕等[19]

研究的是单元素掺杂的 γ-TiAl 相；HAO 等[23]研究的

是 α2-Ti3Al 相。对于单元素掺杂的 γ-TiAl 相和 α2-Ti3Al

相，Mo 原子倾向于替代 Ti 原子的原因主要在于 Mo

原子的共价半径(rMo=0.145 nm)与 Ti 原子的共价半径

(rTi=0.136 nm)比较接近，而比 Al 原子的共价半径

(rAl=0.118 nm)大得多。这使得 Mo 替代 Ti 原子后引起

的晶格畸变小；相反，Mo 替代 Al 原子后会引起较大

的晶格畸变，造成体系的晶格能升高、稳定性降低。

对于 Mo 原子掺杂双相 TiAl/Ti3Al 体系，γ-TiAl 相与

α2-Ti3Al相形成过渡区域，既非 γ-TiAl相、也非 α2-Ti3Al

相，Mo 原子恰好就在这个区域替代 Ti 或 Al。因而，

各个 Mo 掺杂双相 γ-TiAl/α2-Ti3Al 体系的能量差异变

小，Mo 原子占位的趋势随之发生了很大变化。这样，

Mo占居Ti位与占居Al位的概率比较接近。相对而言，

Cr 和 V 原子的共价半径(rCr=0.127 nm，rV=0.125 nm)

与 Ti 原子和 Al 原子相比变化不是很大，引起的畸变

程度变化不是特别大，稳定性相近。尽管 Cr 和 V 原

子替代 Ti 位与 Al 位的概率相近，Mo 原子替代 Ti 位

的概率稍微高一点，但是当通过实验进行元素掺杂时，

合金元素替代哪种元素都有一定的概率。 

    为了便于分析，将各个单原子掺杂双相 γ-TiAl/α2- 

Ti3Al 体系的平均形成能绘于图 3 中，依据各个体系的

形成能差异确定较稳定的掺杂位置。由图 3 可以看出，

在 Mo、Cr 和 V 替代 Ti 原子形成的体系中，体系 Sa5

的能量较低，或者说 a5是比较稳定的位置。同理，在

Mo、Cr 和 V 替代替代 Al 原子的各个体系中，体系

Sb1
的能量较低，或者说 b1是比较稳定的位置。因此，

后续研究主要以体系 Sa5
和 Sb1

为对象。 

 

 

图 3  Mo、Cr 和 V 掺杂 γ-TiAl/α2-Ti3Al 界面体系的平均形

成能 

Fig. 3  Average formation energies of Mo, Cr and V-doping 

γ-TiAl/α2-Ti3Al interface systems 
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2.2  掺杂对界面结合强度及延性的影响 

    对于 TiAl 基合金，无论是穿晶断裂还是解理断

裂，其裂纹扩展都必然穿过 γ-TiAl/α2-Ti3Al 相界面。

当界面结合强度足够大时，就能够阻止裂纹的扩展，

否则就不能阻止。因此，在一定程度上相界面的结合

强度可以用断裂功来表征。各个相界面体系的 Griffith

断裂功 W[33]可表示为 
 

 )2/1( AW  

    )],,(),,(),,([ ttt 



 lnmElnmElnmE    (2) 

 
式中：A 为界面模型的横截面积；Et (m, n, l)为优化后

γ-TiAl/α2-Ti3Al 相界面体系的总能量； 
tE (mγ, nγ, lγ)和


tE (mα, nα, lα)分别为形成界面前 γ-TiAl (111)相和

α2-Ti3Al (0001)相的总能量；m、n 和 l 分别为 Ti、Al

和掺杂元素 X 的原子个数，且 m=mγ+mα，n=nγ+nα，

l=lγ+lα。 

    由表2中的晶格参量可得，体系S0、Mo-Sa5
、Cr-Sa5

、

V-Sa5
、Mo-Sb1

、Cr-Sb1
和 V-Sb1

共格界面的面积分别为

0.6617、0.6598、0.6581、0.6598、0.6630、0.6619 和

0.6618 nm3。将它们代入式(2)，计算得到相应的断裂

功分别为 3.22、3.18、3.19、3.22、3.27、3.26 和 3.28 J/m2。

为便于比较，将各体系的断裂功绘于图 4 中。与体系

S0相比较，体系 Mo-Sa5
和 Cr-Sa5

的断裂功均有不同程

度的下降。这表明固溶于界面处的掺杂原子会导致结

合强度降低。而体系 V-Sa5
的断裂功几乎不变，表明 V

占居 Ti 位时，对界面的结合强度影响较小。体系

Mo-Sb1
、Cr-Sb1

和 V-Sb1
的断裂功均有不同程度的升高。

这有利于提高界面的结合强度。这一结论可与魏强

等[20]研究结果相互佐证。综上可知，体系 Mo-Sa5
和

Cr-Sa5
的结合强度减弱，有利于改善合金材料的延性；

体系 V-Sa5
的结合强度变化不大，对延性改善贡献也 

 

 

图 4  Mo、Cr 和 V 掺杂 γ-TiAl/α2-Ti3Al 界面体系的断裂功 

Fig. 4  Griffith works of Mo, Cr and V-doping γ-TiAl/α2-Ti3Al 

interface systems 

小；体系 Mo-Sb1
、Cr-Sb1

和 V-Sb1
的结合强度增大，不

利于改善合金材料的延性。 

 

2.3  代表性掺杂体系的态密度与结合强度 

    为了进一步深入了解 Mo、Cr 和 V 元素掺杂对

γ-TiAl/α2-Ti3Al 合金界面延性改善的微观机制，选取

断裂功最小、居中、最大的三个体系 Mo-Sa5
、V-Sa5

和 V-Sb1
以及体系 S0，绘制它们在相界面处的电子态

密度(DOS)和分波态密度(PDOS)，如图 5 所示，据此

进行对比分析。 

    由图 5 的总态密度图可以看出，各个体系在费米

能级处，电子浓度不为零。这说明掺杂前后的各个体

系均呈现明显的金属性质。对于体系 S0，总态密度在

靠近费米能级附近出现了两个峰，即 M0峰和 N0峰。

成键电子的能量区间主要分布在−9.59~1.0 eV。在此能

量区间，Ti 原子的 3d 电子和 Al 原子的 3p 电子相互

重叠，电子轨道发生很强的杂化作用。Ti、Al 原子的

分波态密度显示，M0峰主要由 Ti-d 电子和 Al-p 电子

贡献，即主要为 p-d 轨道杂化峰。这表明 Ti 原子和

Al 原子之间具有很强的共价键结合，从而使 TiAl 合

金具有稳定的结构。根据 Morinaga 理论[22]，Ti-d 电子

与 Al-p 电子形成的共价键具有较强的方向性。这是导

致 TiAl 合金脆性的根本原因。N0 峰主要由大量 Ti-d

电子和少量 Al-p 电子贡献，即主要为 Ti—Ti 键；同

时含有少量的 Ti—Al 键。对于体系 Mo-Sa5
，成键电子

能量主要分布在−9.61~1.0 eV，并且总态密度图上也出

现了两个成键峰，即 M1峰和 N1峰。它们主要由 Ti-3d

电子，Al-3p 电子和 Mo-4d 电子贡献。对比图 5(b)与

(a)可知，体系 Mo-Sa5
的 p-d 轨道杂化成键峰(M1, 24.22 

eV−1)低于体系 S0(M0, 25.14 eV−1)，即体系Mo-Sa5
的 p-d

轨道杂化键强度低于体系 S0。这意味着 Mo 掺杂后，

可使参与 p-d 轨道杂化的电子数减少，降低了共价键

强度。相应地，位错运动的阻力减少，有利于延性的

改善。这一分析可使 HUANG 等[34]关于 Ti-Al-Mo 三

元体系的实验结果有了定量化依据。他们的实验研究

表明，加入一定量的 Mo 元素，能够改变 TiAl 基合金

中 γ 相和 α2相的稳定性，使 Ti-Al-Mo 三元体系达到

平衡。对于体系 V-Sa5
，成键电子的能量区间主要分布

在−9.59~1.0 eV。它们主要由 Ti-3d 电子、Al-3p 电子

以及 V-3d 电子贡献。对比图 5(c)与(a)可知，体系 V-Sa5

的 p-d 轨道杂化成键峰(M2，24.83 eV-1)低于体系 S0。

也就是说体系 V-Sa5
比体系 S0 的 p-d 轨道杂化键强度

稍低。这意味着掺入杂质 V，可使参与 p-d 轨道杂化

的电子数稍有减少，对界面的结合强度影响较小。对

于体系 V-Sb1
，对比图 5(d)与(a)可知，成键峰 M3和 N3 
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图 5  界面体系的费米能级附近的电子态密度 

Fig. 5  Densities of states of interface systems near Fermi level: (a) S0; (b) Mo-Sa5
; (c) V-Sa5

; (d) V-Sb1 

 
重叠。体系V-Sb1

的p-d轨道杂化成键峰(M3, 19.45 eV-1) 

明显低于体系 S0 的 p-d 轨道杂化键峰；同时 N3 峰也

明显降低。因此，单单由 p-d 轨道杂化键峰降低不能

预测共价结合减弱，原因是形成 Ti—Al、Ti—Ti 和

Al—Al 键的电子数均在减少。然而综合图 5 可见，对

于体系 S0、Mo-Sa5
和 V-Sa5

，Al-p 电子与 Ti-d 电子的

轨道杂化成键峰是明显低于Ti-d与Ti(Mo,V)-d电子的

轨道杂化成键峰；而体系 V-Sb1
的 p 电子与 d 电子的轨

道杂化成键峰已经与 Ti(V)-d 电子轨道杂化峰无差异，

相对而言，实际是 p-d 轨道杂化的电子态密度大幅上

升，各向异性程度增强。再者，在费米能级处，体系

V-Sb1
的电子态密度(15.74 eV−1)明显低于体系 S0 的

(22.35 eV−1)，也表明 V 替代 Al 原子后，使体系的总

能量降低，增加了界面的结合强度，不利于改善体系

的延性。 

 

2.4  代表性掺杂体系的电荷密度与化学键性质 

    虽然杂质 Mo 和 V 掺杂后会与其最近邻 Ti 或 Al

原子形成金属键、离子键，但合金中共价键 Ti—Ti、

Al—Al 和 Al—Ti 仍占据主要部分[35]。为了进一步研

究 Mo 和 V 掺杂后与周围原子的键合作用，图 6 分别

绘制了体系 S0、Mo-Sa5
、V-Sa5

和 V-Sb1
的具有代表性

的(001)面的电荷密度。 

    由图 6 可以看出，在体系 S0中，Ti 原子与 Al 原

子通过共用电子对形成共价键，具有较强的方向性。

对比图 6(b)与(a)可以看出，在体系 Mo-Sa5
中，杂质原  



                                           中国有色金属学报                                              2019 年 2 月 

 

376

 

 
图 6  界面体系 S0、Mo-Sa5

、V-Sa5
和 V-Sb1中杂质原子所在

(001)面的电荷密度分布 

Fig. 6  Maps of charge density of crystal face (001) passing 

through impurity atom in interface systems: (a) S0; (b) Mo-Sa5
; 

(c) V-Sa5
; (d) V-Sb1 

 

子 Mo 周围的电荷密度明显增加。在(001)面上，Mo

原子与四个相邻的 Ti 原子之间的电子云“区域扩展、

强度增加”。这表明当 Mo 替代 Ti 原子后，Mo-d 电子

与 Ti-d 电子杂化作用增强。类似地，Mo 原子与两个

相邻的 Al 原子之间的电子云，也具有“区域扩展、强

度增加”的特点。这也表明 Mo-d 电子与 Al-p 电子的

杂化作用增强。但仔细观察，发现在 Al 原子周围红色

的低密度电子云形状发生了变化，在体系 S0中其形状

为“三角形”，而在体系 Mo-Sa5
中其形状更接近“圆

形”。这也就是说，对体系 Mo-Sa5
而言，Al 原子周围

各向同性程度提高了，离子键、金属键特性增强了。

为了使这一判断更有说服力，表 2 给出了(001)面上位

置“0”处的 Ti 原子(或杂质 Mo、V 原子)和其最近邻

的六个原子的 Mulliken 布居数；表 3 给出了位置“0”

处的 Ti 原子(或杂质 Mo、V 原子)和其最近邻的六个

原子之间的重叠布居数。由 Mulliken 布居数可知，在

体系 S0 中界面处 Ti(0)原子的总电荷数为 0.06，在体

系 Mo-Sa5
中 Mo 原子的总电荷数降低为−0.49。这表明

Mo 确实夺得了电子。Al(3, 6)的电荷数由−0.07 变为

−0.03。这表明参与 s-p 轨道杂化的电子数减少。由重

叠布居数可知，Mo 替代 Ti 原子掺杂后，Mo 与 Al 原

子之间的重叠布居数为 0.17，低于体系 S0中 Ti 与 Al

原子之间的重叠布居数 0.20。这表明 Mo 与 Al 原子间

的共价特性减弱。综合而言，Mo 的掺入后，由于 Mo

原子实的吸引，使其邻近区域电子云分布发生明显的

聚集效应；又因为周围的 Ti 原子核和 Al 原子实带正

电，起到抗衡 Mo 原子实的吸引作用，最后达到平衡。

综合效果就是，在 Mo 原子的周围形成结合强度稍高

的区域。该区域与周围其他区域的结合的各向异性程

度下降。这有利于改善材料的延性。上述分析结果与

MANDA 等[9]的实验分析相吻合。对比图 6(c)与(a)可

以发现，在体系 V-Sa5
中 V 原子周围情况与体系 Mo-Sa5

中 Mo 原子周围情况相似，即具有“区域扩展、强度

增加”的特点，但程度稍低。这一判断得到原子电荷

数和重叠布居数的支持。因此，综合效果也是在 V 原

子的周围形成结合强度稍高的区域。该区域与周围其

他区域相互作用的各向异性程度下降。这有利于改善

材料的延性。对比图 6(d)与(a)则发现，在体系 V-Sb1

中 V 原子掺杂似乎有引起向相反的方向发展的趋势，

即电子云的反聚集效应。这导致该区域与周围其他区

域相互作用的各向异性程度上升。这就不利于改善材

料的延性。 

 

表 2  体系 S0、Mo-Sa5
和 V-Sa5

中原子的 Mulliken 布居数和

电荷数 

Table 2  Mulliken populations and charges numbers in system 

S0, Mo-Sa5
 and V-Sa5

 

System Atom 
Mulliken population/e Charge 

number s p d Total 

S0 

Ti(0) 2.35 6.84 2.75 11.94 0.06 

Ti(1, 4, 5) 2.36 6.88 2.78 12.02 −0.02 

Ti(2) 2.35 6.85 2.75 11.95 0.05 

Al(3, 6) 0.99 2.08 0.00 3.07 −0.07 

Mo-Sa5
 

Mo(0) 2.46 6.80 5.23 14.49 −0.49 

Ti(1, 4, 5) 2.33 6.86 2.77 11.96 0.04 

Ti(2) 2.32 6.80 2.73 11.85 0.15 

Al(3, 6) 0.97 2.06 0.00 3.03 −0.03 

V-Sa5
 

V(0) 2.39 6.81 3.81 13.01 −0.01 

Ti(1, 4, 5) 2.35 6.88 2.78 12.01 −0.01 

Ti(2) 2.35 6.84 2.75 11.94 0.06 

Al(3, 6) 0.97 2.08 0 3.05 −0.05 
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表 3  体系 S0、Mo-Sa5

和 V-Sa5
中的重叠布居数 

Table 3  Overlap populations of system S0, Mo-Sa5
 and V-Sa5

. 

S0  Mo-Sa5
  V-Sa5

 

Chemical bond Overlap population  Chemical bond Overlap population  Chemical bond Overlap population 

Ti(0)—Ti(1) −0.13  Mo—Ti(1) −0.23  V—Ti(1) −0.14 

Ti(0)—Ti(2) 0.27  Mo—Ti(2) 0.12  V—Ti(2) 0.25 

Ti(0)—Ti(4,5) −0.06  Mo—Ti(4,5) −0.14  V—Ti(4,5) −0.08 

Ti(0)—Al(3,6) 0.20  Mo—Al(3,6) 0.17  V—Al(3,6) 0.19 

 

3  结论 

 

    1) Mo、Cr 和 V 元素固溶于双相 γ-TiAl/α2-Ti3Al

界面后，各个掺杂体系的总能量和平均形成能均为负

值，表明它们可以由实验制备并能稳定存在。对于

Mo、Cr 和 V 元素替代 Ti 或 Al 原子后，各个体系的

平均形成能相差不大。这表明占居 Ti 位与占居 Al 位

的概率差别不大。 

    2) 断裂功显示，体系 Mo-Sa5
和 Cr-Sa5

的结合强度

减弱，有利于改善合金材料的延性；体系 V-Sa5
的结合

强度变化不大，对延性改善贡献也小；体系 Mo-Sb1
、

Cr-Sb1
和 V-Sb1

的结合强度增大，不利于改善合金材料

的延性。 

    3) 态密度显示，对体系 Mo-Sa5
 (或 V-Sa5

)，Mo(或

V)元素替代 Ti 原子掺杂使参与 p-d 轨道杂化的电子数

减少，结合强度降低，降低了位错运动的阻碍阻力，

有利于改善材料的延性；但 V 元素掺杂的影响较弱。

对体系 V-Sb1
，V 替代 Al 原子后，使体系的总能量降

低，增加了界面的结合强度，不利于改善材料的延性。 

    4) 电荷密度显示，对体系 Mo-Sa5
(或 V-Sa5

)，Mo(或

V)的掺入使其周围形成结合强度稍高的区域。该区域

与周围其他区域的结合的各向异性程度下降，这有利

于改善材料的延性。而在体系 V-Sb1
中，V 原子掺杂有

引起电子云的反聚集效应的趋势，这就不利于改善材

料的延性。 
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Effect of Mo(or Cr, V) substitution doping on energy, ductility and 
electronic properties of dual-phase γ-TiAl/α2-Ti3Al interface 
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(1. Institute of Low Dimensional Materials and Technology, College of Science, Civil Aviation University of China,  

Tianjin 300300, China; 

2. Sino-European Institute of Aviation Engineering, Civil Aviation University of China, Tianjin 300300, China) 

 

Abstract: The average formation energies, Griffith fracture works and electronic structures of Mo (or Cr, V) doping of 

γ-TiAl/α2-Ti3Al interfacial systems were calculated with density functional theory. The results indicate that these systems 

possess energy stability and can be prepared by experiments and exist stably. The Griffith fracture work and density of the 

representative system show that the bonding strength of Mo-Sa5
 (or Cr-Sa5

) is weakened and the densities of state of Mo-d 

and Ti-d electrons of Mo-Sa5
 are increased. The charge density map of the (001) plane passing through impurity atom and 

populations of the doping system show that, there is an electron cloud aggregation effect surrounding the dopant caused 

by the doping of Mo (or V) atom, which forms a region with a slightly higher bonding strength. As a result, the 

anisotropy degree of the combination of this region is reduced, which is the internal reason of the improved ductility for 

TiAl alloys. 

Key words: dual-phase γ-TiAl/α2-Ti3Al interface; energy property; ductility; electronic property; first-principle 
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