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摘 要：采用第一原理赝势平面波方法研究迹量元素 N在 γ­Ni/γ′­Ni3Al相界区域的占位趋势及其对相界断裂强度 

的影响。结果显示：以气态形式存在的  N 不易掺杂到  Ni/Ni3Al 相界，而以固态形式存在的  N 则很容易被掺进 

Ni/Ni3Al相界；N在 Ni/Ni3Al相界中不仅能稳定存在，而且掺杂到八面体间隙比置换其中的基体原子具有更高的 

形成能力与结构稳定性；N掺杂将削弱 Ni/Ni3Al相界的断裂强度，其中尤以间隙位掺杂最为明显。电子结构分析 

表明：置换型掺杂时，相界断裂强度的降低可归结为  Frenkel 缺陷导致的掺杂相界层间电子相互作用的减弱；而 

间隙位掺杂，除了基体原子间电子相互作用因掺杂原子与基体原子间的强相互作用而减弱外，晶格畸变导致的局 

域弹性应变能增加也是一个重要的原因。 
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Abstract: Using a first­principles plane­wave pseudopotential method, the site preference of N and its influence on the 

fracture behavior of the γ­Ni/γ′­Ni3Al interface were investigated. The results show that the gaseous N2  is difficult to be 

joined  into  the Ni/Ni3Al  interfacial  region,  but  solid N  impurity  can  be  easily  doped  into  the Ni/Ni3Al  interface.  The 

N­doped  interfacial  system  can  stably  exist  either  for  substitution  for  host  atoms  or  for  occupation  at  octahedral 

interstices,  and N prefers  to occupy  the octahedral  interstitial sites. N­doping,  especially  at octahedral  interstitial sites, 

makes  the  fracture  strength  of  the  Ni/Ni3Al  interface  be  weakened.  For  the  substitutional  interface,  the  N­induced 

embrittlement  can be attributed to  the decrease of  electronic  interactions between adjacent atomic layers  caused by  the 

Frenkel defect. While in the case of interstitial doping, a multiple influence of a decreasing electronic interaction between 

host  atoms  induced  by  a  strong  bonding  between  N  and  its  nearest  host  atoms  and  a  increased  elastic  strain  energy 

originated  from  lattice  distortion  should  be  responsible  for  the  harmful  effect  of  N  on  strengthening  of  the  Ni/Ni3Al 

interface. 
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镍基单晶超合金作为先进航空发动机和燃气轮机 

叶片与涡轮盘的关键材料，结构主要由  FCC­Ni 固溶 

体 γ 基体共格析出 L12 结构 γ′­Ni3Al 相组成。γ′­Ni3Al 
析出相与 γ­Ni基体间的相互作用对镍基单晶超合金的 

高温性能具有重要影响 [1] 。合金化是镍基单晶超合金 

的主要强化方法，一般采用添加适量的 Co、Cr、W、 
Re、Ru等合金元素来提高其承温能力和力学性能。此 

外，合金中还含有几十种微量元素，即 Zr、Hf、Ca、 
Mg、P、S、N、He、B、C 等，它们的含量虽低，但 

能显著影响合金组织结构和力学性能 [2−3] ，如  B、Zr 
能使晶界明显强化，而 P、S 则诱导合金脆性。N2 是 

镍基超合金制造加工过程中普遍存在的残余气体 [4−5] ， 

在合金中通常以固溶状态或氮化物团簇及颗粒形式存 

在 [5] ，许多实验已经证实迹量元素 N 能够影响镍基单 

晶超合金的可铸性、持久寿命、冲击韧性以及断裂和 

拉伸性能，通常被认为是一类有害元素 [2−6] 。鉴于  N 
在镍基单晶超合金中的迹量特征，其微区结构表征与 

性能测试受到制约，因此，目前尚缺乏对其脆化作用 

与机理的认识。 
γ/γ′相界是镍基单晶超合金中的主要结构缺陷， 在 

很大程度上决定着镍基单晶超合金的力学性能。由于 

实验上目前还很难对相界结构的断裂特性进行测定， 

也很难对相界区域迹量元素的占位与分布进行测试， 

唯一可行的研究方法就是采用基于密度泛函理论 
(DFT)的第一原理计算。对于  γ­Ni/γ′­Ni3Al 相界的掺 

杂，LIU 等 [7] 最先开展了这方面的工作，采用离散变 

分法(DVM)与团簇模型，他们计算了杂质元素 B、C、 
N、O、H、P与 S 对 Ni/Ni3Al相界结合强度的影响， 

发现 N 与 Ni 之间的强共价键虽然在一定程度上削弱 

了相界区域基体 Ni原子间的成键强度， 但对 Ni/Ni3Al 
相界仍具有一定的强化作用。 采用DMol3程序， CHEN 
等 [8] 进一步研究了  S 掺杂以及  S 和  Re 复合掺杂对 
Ni/Ni3Al相界的作用， 揭示 S与 Ni在相界平面内的强 

成键导致了相界脆化，并指出添加 Re 可抑制 S 诱导 

的相界脆化。同时，CHEN 等 [9] 还考查了一系列微合 

金化元素(Mo、V、Nb、W、Ti、Re、Cr、Ta、Hf、 
Ru、Ir、Rh、Al)对  γ/γ′相界的强化作用，发现大部分 

合金化元素与最近邻  Ni 原子间的强成键作用都可增 

强 γ/γ′相界的剪切强度与聚合强度， 其中改善材料断裂 

性能最有效的合金化元素是W。此后，本课题组采用 

超胞模型与 CASTEP总能计算程序，也考察了 P和 B 
对 Ni/Ni3Al 相界断裂强度和断裂韧性的影响，发现 B 
能增强  γ/γ′相界的断裂强度，而  P 则会显著削弱相界 

的韧性 [10] 。最近，本文作者进一步考察了  S [11] 在 
Ni/Ni3Al  相界的占位趋势及其对相界断裂特性的影 

响，发现 S和 P趋于以置换形式存在，而不是按先前 

猜测的以间隙方式择优掺杂，但两种模式的掺杂都可 

出现且能稳定存在；S 掺杂也引起 Ni/Ni3Al 相界断裂 

强度与断裂韧性的显著降低。WU 等 [12] 采用团簇模型 

与 DV­Xα 方法研究了 B与 H在 Ni 基与 Ni3Al 基合金 

中的偏聚行为， 指出 B诱导的韧化与 H引起的脆化可 

以通过调整 γ 与 γ′相的晶格错配度加以控制。近来， 
SANYAL 等 [13] 采用  VASP 程序分析了  N、H、O 在 
Ni/Ni3Al 相界区中八面体间隙与四面体间隙的占位趋 

势及其掺杂诱导的脆化作用，发现 N原子优先占据相 

界区域中的八面体间隙， 特别是其中由 6个 Ni原子所 

构成的八面体间隙，并且指出 N掺杂引起的局域电子 

聚集导致了相界解理能的削弱与合金的脆化。然而， 
SANYAL等 [13] 对 N掺杂引起的 γ/γ′相界脆化研究仍不 

够完善， 没有充分考虑N在相界区域的各种可能占位， 

也缺乏对各种潜在相间断裂位置的分析，因此，有必 

要对此进行比较系统和深入的研究。 

与之前的研究 [10−11] 相比，本文作者采用较大尺度 

的 Ni/Ni3Al相界超胞模型，进一步减少了界面间相互 

作用对计算结果的影响；关于 N的占位趋势，除了考 

虑各种八面体间隙位置外，还考虑了几个亚晶格点阵 

位置；对于相间断裂位置，则考虑了两种可能的解理 

断裂，并重点关注了掺杂引起的局域结构畸变以及由 

此引起的层间电子相互作用的变化。 

1  计算方法与模型 

计算采用基于密度泛函理论的第一原理赝势平面 

波方法 CASTEP(Cambridge serial total energy package) 
总能计算程序 [14−15] 。 基于 HARADA等 [16] 的原子探针− 
场离子显微镜(AP/FIM)测试结果，即镍基单晶超合金 

中 γ/γ′相界为以{002}原子层为中心的共格与半共格界 

面，构建了包含两个  γ­Ni/γ′­Ni3Al 共格界面的计算模 

型，如图  1(a)所示。忽略两个相界之间相互作用的影 

响，超胞晶格常数取 γ­Ni 相与 γ′­Ni3Al相晶格常数的 

平均值(a=3.547 Å)。由于共格(002)原子层同时可看作 
γ­Ni 相或 γ′­Ni3Al 相的表面，故上述模型存在两种取 

向关系，即(002)γ||(001)  γ′和(001)γ||(002)γ′。相应地， 

存在 4种表面模型，即 γ­Ni相(002)表面与 γ′­Ni3Al相 
(001)表面模型，γ­Ni 相(001)表面和  γ′­Ni3Al 相(002) 
表面模型。 为了考察 N在 Ni/Ni3Al相界中的占位趋势 

及其对 Ni/Ni3Al相界结构性质的影响，本文作者进一 

步构建了 4 个八面体间隙(O­1、O­2、O­3、O­4)掺杂 

模型与 4 个晶格点阵位(Ni­1、Ni­2、Ni­3、Al­4)替代
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图 1  Ni/Ni3Al相界超胞模型与相界区域八面体间隙示意图 

Fig. 1  Ni/Ni3Al  interfacial model of  interfacial  supercell(a)  and typical octahedral  interstices  in  interfacial region(b) (White and 

black balls denote Ni and Al host atoms, respectively; bigger gray ball denotes N atom doped at octahedral interstitial center) 

模型，其中，相界中的八面体及其间隙如图 1(b)所示。 

基于对称性的考虑，所有掺杂相界超胞模型中都掺入 

了 2个 N原子，对称地分布在两个相邻相界区域中， 

各掺杂模型均以其中 N原子的掺杂位置命名。 

计算采用倒空间表述的超软(Ultrasoft)赝势 [17] ， 交 

换关联能采用广义梯度近似(GGA)的  PBE(Perdew­ 
Burke­Emzerh，PBE)形式 [18] ，动能截断点取 300 eV， 

采用有限基集修正 [19] 以及 Pulay密度混合法 [20] 。各项 

计算之前，先用(Broyden­Flecher­Goldfarb­Shanno， 
BFGS)方法 [21] 进行几何优化。自洽计算(SCF)时，体系 

总能收敛值取 1.0×10 −5  eV/atom，每个原子上的力低 

于 0.03  eV/Å，公差偏移小于 1.0×10 −3  Å，应力偏差 

小于 0.05 GPa。 

2  计算结果与分析 

2.1    N在相界中的占位趋势 

为了确定N在相界区域的存在许可与占位趋势及 

其结构稳定性，本文作者计算了各 Ni/Ni3Al相界模型 

的平均形成热 H与结合能 E [22] 。考虑到合金中的杂质 
N可能来源于大气中的 N2，也可能来源于固态冶炼原 

材料，因此，本文作者分别采用式(1)与式(2)计算了气 

态N2 与固态HCP­N掺杂Ni/Ni3Al相界超胞的形成热， 

并采用式(3)计算了各相界超胞的结合能： 

− − − =  ) Al ( ) Ni ( ) , , ( [  i g  mE nE l m n E H 

) /( )] N ( ) 2 / (  2  l m n E l + +  (1) 

− − − =  ) Al ( ) Ni ( ) , , ( [  i s  mE nE l m n E H 
) /( )] N (  l m n lE + +  (2) 

) /( ] ) , , ( [  N Al Ni i  l m n lE mE nE l m n E E + + − − − − = 
(3) 

式中：Ei(n, m, l)是各 Ni/Ni3Al相界超胞模型总能；n、 
m和 l是超胞中 Ni、Al和 N原子个数；E(Ni)、E(Al)、 
E(N)与 E(N2)分别为固态 FCC­Ni、FCC­Al、HCP­N单 

质晶体中单个原子能量以及单个氮气分子能量；ENi、 
EAl 与 EN 分别是 Ni、Al和 N原子的平均气态自由能。 

表 1所列为N掺杂前后各Ni/Ni3Al相界模型的H 
和 E。从表 1可见，所有相界模型的形成热 H都为负 

值，表明无论是气态还是固态的  N 掺杂到  Ni/Ni3Al 
相界中，均为放热反应，即在热力学上，气态或固态 

的N不论是占据Ni/Ni3Al相界中的八面体间隙位还是 

置换其中的某个基体原子都是许可的 [10−11] 。 各 N掺杂 

相界模型中，Hs 的值明显大于 Hg，即固态 N 掺杂的 
Ni/Ni3Al相界模型形成能力较强， 而气态 N2 掺杂的形 

成能力则相对较差。与未掺杂模型(Clean 模型)相比，
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掺杂 Ni/Ni3Al 相界模型的 Hg 值相对较小，而 Hs 值则 

相对较大，说明以气体形式存在的  N  不易掺杂到 
γ­Ni/γ′­Ni3Al 相界中，而以固体杂质形式存在的 N 则 

较易掺杂到相界中，因此，镍基单晶高温合金中的杂 

质 N元素主要来自于固态冶炼原材料，在合金中以固 

溶状态形式存在 [5] 。 根据形成热与形成能力的关系 [22] ， 

可推测N在相界区域中不同位置的占位趋势由大到小 

依次为 O­2、O­1、O­3、Ni­3、O­4、Ni­1、Ni­2、Al­4， 

可见，在 Ni/Ni3Al 相界中，与 P 和 S 在 γ­Ni/γ′­Ni3Al 
相界区的掺杂优先以置换形式存在不同 [11] ，N原子将 

优先占据其中的八面体间隙位， 特别是由 6个 Ni原子 

构成的八面体间隙(如 O­2、O­1)。 

根据结合能的比较，各掺杂 Ni/Ni3Al相界模型的 

结构稳定性由高到低的趋势为 O­2、O­1、O­3、O­4、 
Ni­3、Al­4、Clean、Ni­1、Ni­2，可见 N 掺杂在八面 

体间隙位同样比其置换 Ni或 Al原子时更为稳定。其 

中N对 γ­Ni相区(001)γ层与(002)γ/γ′层中Ni原子的置 

换，即 Ni­1 和 Ni­2 相界模型，表 1 显示它们的结构 

稳定性比掺杂前清洁界面还差，说明 Ni­1 和 Ni­2 虽 

然可能形成，但不能稳定存在，可能会发生朝邻近八 

面体间隙位的迁移。 

关于掺杂N原子在相界区域八面体间隙位的偏聚 

趋势，本文作者采用下式进一步计算了掺杂 N原子在 

各八面体间隙位中的平均固态溶解能δ [13] ： 

= ∆ − ∆ =  l E E  / ) (  clean doping δ 

l lE n m E l n m E  / ] ) , ( ) , , ( [  N i i − −  (4) 

式中：ΔEdoping 与 ΔEclean 分别为掺杂与未掺杂体系的结 

合能，计算结果如表 1 所列。各八面体间隙位掺杂相 

界模型中，N的溶解能δ 均为负值，表明 N原子具有 

表 1  Ni/Ni3Al相界的形成热 H、结合能 E与溶解能δ 

Table 1  Heat of formation H, cohesive energy E and solution 

energy δ per atom 

Model  Hg/eV  Hs/eV  E/eV  δ/eV 

Clean  −0.299 9  −0.299 9  5.926 5  − 

Ni­1  −0.237 3  −0.425 3  5.914 2  − 

Ni­2  −0.221 7  −0.409 6  5.898 6  − 

Ni­3  −0.280 3  −0.468 3  5.957 2  − 

Al­4  −0.213 3  −0.401 4  5.945 7  − 

O­1  −0.295 9  −0.479 3  5.979 7  −8.106 7 

O­2  −0.299 2  −0.482 6  5.983 0  −8.241 7 

O­3  −0.287 8  −0.471 2  5.971 6  −7.776 7 

O­4  −0.279 0  −0.462 4  5.962 8  −7.436 7 

偏聚到相界中八面体间隙位的趋势。 溶解能数值越大， 

掺杂原子在相界或晶界的偏聚趋势也就越大 [13, 23] ，因 

此，N 原子在相界中掺杂的偏聚趋势由大到小依次为 
(002)γ/γ′层中 O­2 位置、γ 相中(001)γ 层的 O­1位置、 
(002)γ/γ′层中的 O­3 位置、γ′­Ni3Al 相中(001)γ′的 O­4 
位置。为此，关于 N掺杂对 Ni/Ni3Al相界断裂特性影 

响的研究将重点关注 N 偏聚在  γ 相区与(002)γ/γ′共格 

原子层内的情形。 

2.2    N掺杂 Ni/Ni3Al相界超胞的应力弛豫 

表 2和 3所列分别为各 Ni/Ni3Al超胞模型几何优 

化以后掺杂N原子与部分基体原子的相对位移及相界 

区域的部分原子层间距。从表 2中可见，当 N原子置 

换相界中的基体 Ni或 Al原子后，没有引起相界区域 

基体原子相对位置的明显变化，仅仅是掺杂原子本身 

表 2  掺杂 N原子及部分基体原子的相对位移 

Table 2  Relative displacement of doped N and host atoms 

Relative displacement/% 
Layer  Atom 

Ni­1  Ni­2  Ni­3  Al­4  O­1  O­2  O­3  O­4 

Ni  −  −  −  −  (2.31) 1)  −3.27  −5.75  − 
(001)γ 

N  −41.70  −  −  −  1.99  −  −  − 

Ni  −  −  −  −  1.61  (1.87) 1)  (1.99) 1)  −2.17 
(002)γ/γ′ 

N  −  2.28  −  −  −  −3.06  −3.45  − 

Ni  −  −  −  −  −  −  −  (4.92) 1) 

Al  −  −  −  −  −  −  7.83  (9.15) 1) (001)γ′ 

N  −  −  96.49  82.87  −  −  −  1.18 

Positive and negative values represent displacement toward and away from coherent interfacial layer, respectively, in Z direction. 

1) Relative displacement of host atoms adjacent to N­doping in X or Y direction.
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表 3  Ni/Ni3Al 相界中 γ­Ni 相、γ′­Ni3Al 相、区域 1 与区域 

2中的原子层间距 

Table 3  Space between atomic layers  in γ­Ni phase, γ′­Ni3Al 

phase, Region­1 and Region­2 at Ni/Ni3Al interfacial models 

Space/Å 
Model 

Ni­block  Region­2  Region­1  Ni3Al­block 

Clean  1.748  1.770  1.814  1.797 

O­1  1.823  1.806  1.797  1.805 

O­2  1.735  1.832  1.821  1.824 

O­3  1.778  1.798  1.853  1.789 

O­4  1.747  1.750  1.826  1.858 

Ni­1  1.753  1.754  1.815  1.799 

Ni­2  1.754  1.761  1.801  1.798 

Ni­3  1.754  1.744  1.812  1.825 

Al­4  1.738  1.765  1.785  1.856 

偏离了其正常格点位置。虽然当  N  原子占据共格 
(002)γ/γ′层中的 Ni­2 点阵位时，掺杂原子在优化后只 

发生微小位移，仅在  Z  轴朝  γ′­Ni3Al  相方向移动 
2.28%， 但当N原子置换(001)γ或(001)γ′层中的基体时， 

掺杂  N 原子在优化后却发生了明显位移，如在  Ni­1 
模型中，N 朝 γ­Ni 相方向移动了 41.70%，而在 Ni­3 
与 Al­4模型中， 朝 γ′­Ni3Al相方向甚至移动了 96.49% 
与 82.87%，基本进入到 γ′­Ni3Al相内部。这说明位于 
γ­Ni相与 γ′­Ni3Al相(001)层中点阵位的N原子是不稳 

定的，具有朝内部间隙位扩散形成  Frenkel 缺陷的强 

烈趋势。 

在间隙位掺杂模型中，位于相界区域八面体间隙 

中心的N原子与置换位掺杂时相比， 其相对位移较小， 

但其近邻基体原子大部分被推离原有位置 [13] 。如在 
O­3 模型中，当  N 原子掺杂到共格(002)γ/γ′层中由  5 
个 Ni和 1 个 Al 原子所构成的八面体中心位时，其同 

层近邻 Ni 原子背向掺杂 N 原子移动了 1.99%，其上 

下顶点 Ni与 Al 原子分别朝 γ­Ni 相与 γ′­Ni3Al相方向 

移动了  5.75%与  7.83%。此时，N 原子偏离八面体中 

心位置， N虽与同层 4个八面体顶点位 Ni原子键长相 

等(1.866 Å)，但与上下顶点 Ni和 Al原子间的键长则 

分别变成了 1.838 Å和 2.005 Å， 明显可见 N掺杂引起 

的相界区域八面体结构畸变。 

相界区域N掺杂引起的局域原子结构畸变同时也 

导致了相界区域原子层间距不同程度的变化，结果如 

表 3 所示。掺杂前，清洁界面模型中区域 1 的原子层 

间距(1.814  Å)大于区域 2 的层间距(1.770  Å)，(001)γ 

与002)γ/γ′原子层之间较小的层间距表明区域2更容易 

形成较强的层间键合作用。置换型掺杂后，掺杂 N原 

子虽然发生了明显位移，但其他基体原子相对位置变 

化很小，与掺杂前相比，区域 1 与区域 2 的层间距变 

化不大。间隙位掺杂时，掺杂使其周围近邻原子发生 

了明显位移，N原子与八面体顶点基体原子在 Z 轴方 

向上的强成键导致了相界原子层间距的改变。如在 
O­3模型中，位于共格(002)γ/γ′层中的 N原子与(001)γ 
与(001)γ′层中的最近邻Ni­2与Al­4原子形成了不同键 

长的 N—Ni键与 N—Al键，Ni与 Al原子分别向 γ­Ni 
相与 γ′­Ni3Al 相方向发生了明显位移，而掺杂 N 原子 

本身也偏离其初始位置向 γ­Ni相方向移动了 3.45%。 

这些原子的位置变化，必然引起相界区域的层间距改 

变。与掺杂前相比，O­3 模型区域 1 与区域 2 的层间 

距都显著增加了。实际上，N在 Ni/Ni3Al相界的间隙 

位掺杂大多会引起相界区域 1 与区域 2中原子层间距 

的显著增大，原子层间距的增大一方面将削弱层间相 

互作用强度，另一方面使得相界区域弹性应变能增 

大 [11−12, 24] ，进一步削弱相界区域的层间结合强度。无 

疑地，原子位置与层间距的变化势必导致相界区域电 

子结构的变化，改变相界的断裂特性。 

2.3    Ni/Ni3Al相界的Griffith断裂功 
γ/γ′相界作为 Ni 基单晶超合金中唯一存在的面缺 

陷，是镍基单晶超合金中最脆弱的区域。在 Ni基单晶 

超合金中，无论是 γ 相的解理断裂还是 γ′相的穿晶断 

裂，其裂纹扩展都必然横穿  γ/γ′相界，因此，γ/γ′相界 

的结合强度一定程度上也可表征  Ni 基单晶超合金材 

料的断裂强度 [10−11] 。本文采用  Griffith 断裂功来表征 
Ni/Ni3Al相界的结合强度，Griffith 断裂功指沿某一表 

面将晶体撕开所需要的能量 [25] ，可通过下式计算得 

到： 

− − ⋅ − =  ) , , ( ) , , ( [ ) 2 / 1 (  S i i γ γ γ 
γ  l m n E l m n E S W 

)] , , ( S γ γ γ 
γ 

′ ′ ′ 
′  l m n E  (5) 

式中：Si=a×b为共格界面(002)γ/γ′原子层的面积；a和 
b是超胞沿X和Y轴方向的晶格常数；  ) , , ( S γ γ γ 

γ  l m n E  和 
) , , ( S γ γ γ 

γ 
′ ′ ′ 

′  l m n E  分别是 γ­Ni 相和 γ′­Ni3Al 相表面模型 

的总能量；n、m及 l 分别表示 Ni、Al及 N 原子的个 

数，且 γ γ ′ + =  l l l  、 γ γ ′ + =  m m m  、 γ γ ′ + =  n n n  。 

考虑到  γ/γ′相界存在两种取向关系，即共格 
(002)γ/γ′层与(001)γ′层之间的区域 1， 以及共格(002)γ/γ′ 
层与(001)γ 层之间的区域 2，因此，存在区域 1 与区 

域 2 两种潜在的相间断裂位置 [10−11] ，其中 Griffith 断 

裂功W较小的区域就是相界的断裂位置， 其断裂功即
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为相界的断裂强度。表 4所列为掺杂前后 Ni/Ni3Al相 

界模型区域 1与区域 2的 Griffith 断裂功W。 

在清洁界面 Clean 模型中，区域 1 的断裂功小于 

区域 2 的，表明清洁界面的断裂发生在区域 1 [10−11] ， 

区域 1的断裂功(4.368 J/m 2 )即为清洁相界模型的断裂 

强度。对于 N掺杂的情形，由表 4可看出：大部分 N 
掺杂 Ni/Ni3Al 相界模型区域 1 的 Griffith 断裂功都比 

区域 2小， 说明 N掺杂基本上没有改变 Ni/Ni3Al相界 

的断裂区域，其断裂位置仍为(001)γ′与(002)γ/γ′层之间 

的区域 1；仅但当 N 掺杂在 γ­Ni 相区置换(001)γ 层中 

的 Ni­1原子或占据八面体间隙 O­1位时，相界区域 2 
的断裂功比区域 1的小，相界的断裂位置发生改变， 

由掺杂前的区域 1变成了区域 2。进一步的比较发现： 

除了  N 位于共格(002)γ/γ′界面层中的情况，即  O­2、 
O­3、Ni­2 模型，其他 N 掺杂模型的断裂位置均为掺 

杂N原子所在原子层与共格界面原子层之间的相界区 

域，如在模型 O­1中，掺杂 N原子位于(001)γ原子层 

内，掺杂相界的断裂位置出现在(001)γ与(002)γ/γ′间的 

区域 2，而在模型 O­4 中，掺杂 N 原子位于(001)γ′原 

子层内，掺杂相界的断裂位置则出现在 (001)γ′与 

(002)γ/γ′间的区域 1，这似乎暗示着相界断裂位置与 N 
掺杂诱导的该区域层间结合强度的减弱有关。 

由表 4 可知，掺杂相界断裂强度由低到高的顺序 

为  O­3、O­2、Ni­2、O­4、O­1、Al­4、Ni­1、Ni­3、 
Clean。可见，掺杂相界的断裂强度与掺杂前相比均有 

所降低， 这表明 N对 Ni/Ni3Al相界的断裂强度具有显 

著的削弱作用，其中间隙型掺杂比置换位掺杂的削弱 

作用更为明显。此外，在占位趋势与稳定性较高的各 

八面体间隙位中，当 N 原子位于 γ­Ni 相区或 γ′­Ni3Al 
相区中的八面体间隙时，如  O­1  与  O­4  模型， 
γ­Ni/γ′­Ni3Al 相界的断裂强度相对较高，与掺杂前相 

比，只降低了 5.04%与 5.95%；但当掺杂 N 原子位于 

共格(002)γ/γ′层时，如  O­2 和  O­3 模型，N 掺杂对 
Ni/Ni3Al 相界断裂强度的削弱则比较明显，与掺杂前 

相比，O­2 与 O­3 模型的断裂强度分别降低了 9.07% 
与 12.70%。从 2.1 节的计算结果可知，N 在 Ni/Ni3Al 
相界的八面体间隙位具有高形成趋势与结构稳定性， 

特别是其中具有高偏聚能的 O­2与 O­3八面体间隙， 

因此，N 掺杂对镍基单晶超合金的强化来说的确是一 

种有害的杂质元素 [2−6] ，应该严格控制。 

表 4  Ni/Ni3Al相界超胞与相应表面模型总能量 Ei 与 ES、相界截面积 Si 以及相界不同区域 Griffith断裂功W 

Table 4  Total energies of Ni/Ni3Al interfacial supercells (Ei) and corresponding surface models (ES), interfacial areas (Si) as well as 

Griffith rupture works (W) in different regions 

Model  Site  Ei/eV γ 
S E  /eV γ ′

S E  /eV  Si/Å 2  W/(J∙m −2 ) 

Region­1  −54 158.00  −38 608.36  4.368 
Clean 

Region­2 
−92 794.21 

−32 488.96  −60 276.02 
51.00 

4.585 

Region­1  −54 698.95  −38 608.29  4.417 
O­1 

Region­2 
−93 335.64 

−33 033.27  −60 275.80 
51.43 

4.132 

Region­1  −54 702.07  −38 608.20  3.972 
O­2 

Region­2 
−93 335.91 

−32 488.72  −60 820.76 
51.64 

4.095 

Region­1  −54 702.19  −38 608.23  3.818 
O­3 

Region­2 
−93 334.98 

−32 488.83  −60 819.85 
51.46 

4.088 

Region­1  −54 157.59  −39 150.14  4.108 
O­4 

Region­2 
−93 334.26 

−32 488.86  −60 815.61 
51.67 

4.612 

Region­1  −51 985.37  −38 608.33  4.404 
Ni­1 

Region­2 
−90 621.74 

−30 318.69  −60 276.05 
50.94 

4.240 

Region­1  −51 986.16  −38 608.43  4.094 
Ni­2 

Region­2 
−90 620.49 

−32 489.09  −58 105.36 
50.61 

4.116 

Region­1  −54 157.89  −36 439.97  4.278 
Ni­3 

Region­2 
−90 625.18 

−32 489.09  −58 106.87 
51.09 

4.576 

Region­1  −54 158.06  −39 030.85  4.197 
Al­4 

Region­2 
−93 215.61 

−32 489.02  −60 697.38 
50.90 

4.591
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2.4  相界面断裂位置与断裂强度的电子结构分析 

为了分析N掺杂对Ni/Ni3Al相界区域电子相互作 

用的影响，本文作者进一步计算掺杂前后 Ni/Ni3Al相 

界超胞中的电子密度分布与相界区域不同原子层的投 

射电子态密度。图 2 所示为清洁与部分掺杂相界的电 

子密度分布图。其中，在 Clean、Ni­1、O­3模型中， 

所选平面为垂直于相界的(200)平面，在  O­1 与  Ni­3 
模型中，该平面则分别为(020)与(400)平面。图 3所示 

为相应模型区域  1  与区域  2  中(001)γ、(002)γ/γ′和 
(001)γ′原子层的投射电子态密度。 

从图 2(a)可见，在清洁相界中，γ­Ni相中 Ni原子 

周围的电子分布呈现出各向同性的特点， 其中 Ni原子 

间的相互作用主要是金属键，在  γ′­Ni3Al 相区中，最 

近邻(FNN)Ni­Al 原子间的相互作用强于  γ­Ni 相区中 

最近邻 Ni­Ni 原子间的电子相互作用，并且明显可见 
Ni­Al 原子间因  p­d 电子杂化[10]而导致的(002)γ/γ′原 

子层上  Ni­d 电子的各向异性，Ni 原子周围电子分布 

表现出较为明显的方向性，电子在 Ni­Al 之间聚集， 

其相互作用主要是共价键。相界区域 1价电子分布较 

少，区域 2 价电子分布相对较多，暗示区域 2的电子 

相互作用很可能比区域 1 大。图 3 的层投射电子态密 

度也确实证实区域  2 的层间电子相互作用(即费米能 

级 EF 附近的电子态密度重叠程度)明显强于区域 1的， 

因此，相间断裂发生在区域 1(见表 4)。 

对于置换型掺杂，表 2表明，除 Ni­2模型外，在 

Ni­1、Ni­3与 Al­4模型中，N原子均明显偏离其初始 

晶格位置。以 Ni­1模型为例，从图 2(b)可见，N原子 

由(001)γ层中的Ni点阵位迁移到了 γ­Ni相内的近O­1 
间隙位，在(001)γ层留下一个 Ni­1空位，形成了一个 

“近 Frenkel缺陷” ，该处电子密度较低。进入 γ­Ni相 

内部的掺杂 N 原子与 γ­Ni 相中的 Ni 原子间形成了很 

强的电子相互作用，在区域  2，N  与界面层(002)γ/γ′ 
中  Ni 原子间的电子相互作用则明显减弱，从而导致 
(001)γ与(002)γ/γ′层间电子相互作用降低。因此，在受 

到较大应力时，容易发生断裂，成为相界新的断裂位 

置。相反，在  Ni­3 模型中(图  2(c))，掺杂  N 原子向 
γ′­Ni3Al相内部的近 O­2间隙位迁移， 在(001)γ′层形成 
Ni­3空位，空位所在相界区域区域 1的电子密度相对 

较低，电子相互作用较弱，因此相界断裂位置依然为 

区域 1。 

在间隙位掺杂情况下，从图 2 可见，掺杂原子与 

周围基体原子相距较近， 电子相互作用较强， 如在 O­1 
模型中(图 2(d))，N原子在 γ­Ni相区由 6个 Ni原子组 

成的八面体间隙中，电子在 N 与其最近邻基体 Ni 原 

子间聚集，形成了较强的共价键 [7] 。但同时也可看出： 

区域 2 中(001)γ 与(002)γ/γ′层基体 Ni 原子间的成键电 

子比掺杂前明显减少了。图 3 中区域 2电子相互作用 

的减弱主要体现在(001)γ层 EF 附近的价电子数减少， 

部分电子迁移到了−9.0~−6.0  eV之间的低能区，甚至 

在−13.0 eV以下，也存在少量电子。这种 N掺杂诱导 

图 2  Ni/Ni3Al相界模型总电子密度图 

Fig. 2  Total valence charge density contour plots of Ni/Ni3Al phase interface model (Region labeled by arrows is fracture region of 

corresponding interfacial model): (a) Clean model, (200) plane; (b) Ni­1 model, (200) plane; (c) Ni­3 model, (400) plane; (d) O­1 

model, (020) plane; (e) O­3 model, (200) plane
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图 3  相界区域原子层的投射电子态密度 

Fig. 3  Projective densities of electronic states of atomic layers at Ni/Ni3Al interface models: (a) Region­1; (b) Region­2 

的局域电子由高能区向低能区的迁移，很大程度上削 

弱了区域 2中 Ni—Ni原子间的金属键强度，使得表 4 
中 O­1模型区域 2的 Griffith 断裂功由掺杂前的 4.585 
J/m 2  降低到 4.132  J/m 2 ，并低于区域 1的断裂功。此 

外，间隙位掺杂还引起了基体原子显著位移，导致原 

子层间距增大，原子层间距的增大将导致这两个相界 

区域弹性应变能的升高[11]，进一步削弱相界的断裂 

强度。因此，决定  γ­Ni/γ′­Ni3Al 相间断裂位置的主要 

因素除了界面区域的局域电子相互作用能外，还有界 

面区域局域弹性应变能的作用。 

当 N位于 O­3间隙位时，图 2(e)显示：掺杂原子 

与共格(002)γ/γ′层以及 γ­Ni 相(001)γ 层中部分 Ni 原子 

间的电子相互作用非常强烈， 但与 γ′­Ni3Al相中(001)γ′ 
层内N最近邻Al原子间的电子相互作用则相对较弱， 

相界区域 1 中的电子密度明显比区域 2 的低，区域 1 

的电子相互作用比区域 2的小，因此相间断裂发生在 

区域 1。此外，掺杂八面体的上下顶点 Ni 与 Al 分别 

向 γ­Ni 与 γ′­Ni3Al 相的位移还引起了区域 2 与区域 1 
层间距的增大(见表 2和 3)和局域弹性应变能的升高， 

从而使相界结合强度被进一步削弱，因此出现表 4 所 

示区域 1 与区域 2 的 Griffith 断裂功与掺杂前相比都 

明显降低的计算结果。 

由上可见，置换型掺杂时，N 掺杂  γ­Ni/γ′­Ni3Al 
相界断裂强度的降低主要源于掺杂原子偏离置换位的 

迁移，导致其原置换位形成空位，价电子减少，引起 

掺杂相界区域层间电子相互作用能的减弱；而在间隙 

位掺杂时，N 原子与其近邻原子间的强相互作用一方 

面削弱了基体原子之间的成键强度，同时还引起相界 

的晶格畸变与区域原子层间距的增大，进而导致相界 

区域局域弹性应变能增加，进一步降低相界区域的层
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间结合强度，因此表现出比置换型掺杂更明显的脆化 

作用。 

3  结论 

1) 气体形式的N不易掺杂到 γ­Ni/γ′­Ni3Al相界区 

域中，而以固态形式存在的 N则较易掺杂至相界中； 
N在 Ni/Ni3Al相界能稳定存在； 其中 N原子掺杂到相 

界区域的八面体间隙比置换其中的基体 Ni 或 Al 原子 

具有更高的形成能力与结构稳定性。 
2)  间隙位掺杂引起  Ni/Ni3Al 相界明显的晶格畸 

变， 导致原子层间距的增大与局域弹性应变能的增加； 

置换型掺杂时，N原子具有向 γ­Ni相或 γ′­Ni3Al 相内 

部最近邻八面体间隙位扩散形成 Frenkel缺陷的趋势。 
3) N掺杂将不同程度地削弱Ni/Ni3Al相界的断裂 

强度。相对于置换型掺杂，八面体间隙位掺杂时相界 

的断裂强度下降得更多，其中尤以具有高形成能力的 
O­2与 O­3间隙位最为明显，证实 N对于 Ni/Ni3Al相 

界的强化确实是一种有害杂质。 
4) 置换型掺杂时， 相界断裂强度的降低可归结于 

Frenkel  缺陷导致的掺杂相界层间电子相互作用的减 

弱；而对于间隙位掺杂，除了基体原子间电子相互作 

用因掺杂原子与基体原子间的强相互作用而减弱外， 

晶格畸变导致的局域弹性应变能的增加也是一个重要 

原因。 
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