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摘　 要: 纳米析出相结构的热稳定性对于提升合金的服役温度意义重大ꎮ 选择以稀土(ＲＥ)铝合金为例ꎬ 采用第一性原理计

算研究了共格 Ｌ１２型纳米析出相的界面偏聚、 界面应变和界面形成能等ꎮ 基于传统形核理论和第一性原理能量学计算结果ꎬ

进一步预测评估了在等溶质原子比和给定时效温度条件下ꎬ 各种可能的纳米析出相结构的析出热力学及其相对稳定性ꎬ 包括

二元析出相 Ｌ１２ ￣Ａｌ３Ｘ (Ｘ ＝ Ｓｃ / Ｚｒ / Ｅｒ)以及具有不同复合结构的三元析出相 Ｌ１２ ￣Ａｌ３(ＥｒｘＺｒ１￣ｘ)和 Ｌ１２ ￣Ａｌ３( ＳｃｘＺｒ１￣ｘ)ꎮ 通过对以上

结果进行讨论分析ꎬ 可以充分确定核壳结构 Ｌ１２型纳米析出相在铝合金中的热稳定性优势ꎬ 并能够从机理上解释文献中多样

性的实验观察结果ꎮ

关键词: Ａｌ￣Ｓｃ￣Ｚｒꎻ Ａｌ￣Ｅｒ￣Ｚｒꎻ Ｌ１２相ꎻ 核壳结构ꎻ 界面ꎻ 第一性原理

中图分类号: ＴＧ１４６􀆰 ２１　 　 文献标识码: Ａ　 　 文章编号: １６７４－３９６２(２０１９)０８－０７４８－１１

Ｆｉｒｓｔ￣Ｐｒｉｎｃｉｐｌｅｓ Ｉｎｔｅｒｆａｃｅ Ｔｈｅｒｍｏｄｙｎａｍｉｃｓ ｏｆ
Ｃｏｒｅ￣Ｓｈｅｌｌｅｄ Ｎａｎｏ￣Ｐｈａｓｅ Ｐｒｅｃｉｐｉｔａｔｉｏｎ ｉｎ Ａｌｌｏｙｓ

ＪＩＡＮＧ Ｙｏｎｇ１ꎬ２ꎬ ＺＨＡＮＧ Ｃｈａｏｍｉｎ１

(１. Ｓｃｈｏｏｌ ｏｆ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ａｎｄ Ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇꎬ Ｃｅｎｔｒａｌ Ｓｏｕｔｈ Ｕｎｉｖｅｒｓｉｔｙꎬ Ｃｈａｎｇｓｈａ ４１００８３ꎬ Ｃｈｉｎａ)
(２. Ｎａｔｉｏｎａｌ Ｋｅｙ Ｌａｂｏｒａｔａｒｙ ｆｏｒ Ｐｏｗｄｅｒ Ｍｅｔａｌｌｕｒｇｙꎬ Ｃｅｎｔｒａｌ Ｓｏｕｔｈ Ｕｎｉｖｅｒｓｉｔｙꎬ Ｃｈａｎｇｓｈａ ４１００８３ꎬ Ｃｈｉｎａ)

Ａｂｓｔｒａｃｔ: Ｔｈｅ ｔｈｅｒｍａｌ ｓｔａｂｉｌｉｔｉｅｓ ｏｆ ｎａｎｏ￣ｐｒｅｃｉｐｉｔａｔｅｓ ａｒｅ ｃｒｉｔｉｃａｌ ｉｎ ｄｅｔｅｒｍｉｎｉｎｇ ｔｈｅ ｓｅｒｖｉｃｅ ｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅ ｏｆ ｍｅｔａｌｌｉｃ ａｌ￣
ｌｏｙｓ. Ｔａｋｉｎｇ ｔｈｅ Ａｌ￣ＲＥ (ｒａｒｅ ｅａｒｔｈ) ａｌｌｏｙｓ ａｓ ａｎ ｅｘｅｍｐｌａｒｙ ｃａｓｅꎬ ｗｅ ｐｅｒｆｏｒｍｅｄ ｉｎｔｅｎｓｉｖｅ ｆｉｒｓｔ￣ｐｒｉｎｃｉｐｌｅｓ ｃａｌｃｕｌａｔｉｏｎｓ ｏｎ
ｓｏｌｕｔｅ ｓｅｇｒｅｇａｔｉｏｎꎬ ｃｏｈｅｒｅｎｔ ｓｔｒａｉｎｓ ａｎｄ ｆｏｒｍａｔｉｏｎ ｅｎｅｒｇｉｅｓ ｏｆ Ｌ１２ ￣ｐｈａｓｅ ｎａｎｏ￣ｐｒｅｃｉｐｉｔａｔｅ ｉｎｔｅｒｆａｃｅｓ. Ｂａｓｅｄ ｏｎ ｔｈｅ ｃｌａｓｓｉｃ
ｎｕｃｌｅａｔｉｏｎ ｔｈｅｏｒｙꎬ ｔｈｅ ｆｉｒｓｔ￣ｐｒｉｎｃｉｐｌｅｓ ｅｎｅｒｇｅｔｉｃｓ ｒｅｓｕｌｔｓ ｗｅｒｅ ｆｕｒｔｈｅｒ ｅｍｐｌｏｙｅｄ ｔｏ ｅｖａｌｕａｔｅ ｔｈｅ ｐｒｅｃｉｐｉｔａｔｉｏｎ ｔｈｅｒｍｏｄｙｎａｍｉｃｓ
ａｎｄ ｒｅｌａｔｉｖｅ ｓｔａｂｉｌｉｔｉｅｓ ｏｆ ｖａｒｉｏｕｓ ｐｏｓｓｉｂｌｅ ｓｔｒｕｃｔｕｒｅｓ ｏｆ Ｌ１２ ｎａｎｏ￣ｐｈａｓｅｓꎬ ｉｎｃｌｕｄｉｎｇ ｂｉｎａｒｙ Ｌ１２ ￣Ａｌ３Ｘ (Ｘ ＝ Ｓｃ / Ｚｒ / Ｅｒ) ａｎｄ
ｖａｒｉｏｕｓ ｃｏｍｐｌｅｘ ｓｔｒｕｃｔｕｒｅｄ ｔｅｒｎａｒｙ Ｌ１２ ￣Ａｌ３(ＥｒｘＺｒ１－ｘ) ａｎｄ Ｌ１２ ￣Ａｌ３(ＳｃｘＺｒ１－ｘ)ꎬ ｕｎｄｅｒ ａ ｃｅｒｔａｉｎ ａｇｉｎｇ ｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅ ｗｉｔｈ ａｎ
ｅｑｕｉ￣ａｔｏｍｉｃ ｒａｔｉｏ ｏｆ ＲＥ ｓｏｌｕｔｅｓ. Ｆｉｎａｌｌｙꎬ ａｌｌ ｔｈｅ ｒｅｓｕｌｔｓ ｗｅｒｅ ｃｏｍｂｉｎｅｄ ｔｏ ｅｓｔａｂｌｉｓｈ ｔｈｅ ｔｈｅｒｍａｌ ｓｔａｂｉｌｉｔｙ ａｄｖａｎｔａｇｅ ｏｆ ｃｏｒｅ￣
ｓｈｅｌｌｅｄ Ｌ１２ ｎａｎｏ￣ｐｈａｓｅｓ ｉｎ Ａｌ ａｌｌｏｙｓꎬ ｗｈｉｃｈ ｃａｎ ｐｒｏｖｉｄｅ ｔｈｅ ｆｕｎｄａｍｅｎｔａｌ ｕｎｄｅｒｓｔａｎｄｉｎｇ ｏｆ ｄｉｖｅｒｓｅ ｅｘｐｅｒｉｍｅｎｔａｌ ｏｂｓｅｒｖａ￣
ｔｉｏｎｓ ｉｎ ｔｈｅ ｌｉｔｅｒａｔｕｒｅｓ.
Ｋｅｙ ｗｏｒｄｓ: Ａｌ￣Ｓｃ￣Ｚｒꎻ Ａｌ￣Ｅｒ￣Ｚｒꎻ Ｌ１２ ｐｈａｓｅꎻ ｃｏｒｅ￣ｓｈｅｌｌｅｄ ｓｔｒｕｃｔｕｒｅꎻ ｉｎｔｅｒｆａｃｅꎻ ｆｉｒｓｔ ｐｒｉｎｃｉｐｌｅｓ

1　 前　 言

析出强化(或称时效强化)合金的发现已有 １００ 多

年的历史ꎬ 已成为目前各个工业领域金属结构材料应

用最广泛的强化机制之一 [１ꎬ ２] ꎮ 经热处理ꎬ 在过饱和

合金基体中析出大量细小、 弥散的第二相颗粒ꎬ 可以

有效阻碍位错和晶界运动ꎬ 提高合金强度ꎮ 决定实际

析出强化效果的因素很多ꎬ 包括析出相尺寸、 形貌、
分布、 共格度以及热稳定性等ꎮ 近 １０ 年来ꎬ 随着实

验表征分析和计算机技术的飞速进步ꎬ 人们已经可以

在亚纳米尺度对合金析出相进行深入的微观结构表

征和能量学计算ꎮ 其中原子尺度表征技术包括高角

度环形暗场像扫描透射电镜 ( ＨＡＡＤＦ￣ＳＴＥＭ) [ ３ꎬ ４] 、
高分辨透射电镜 ( ＨＲＴＥＭ) [ ５ꎬ ６] 、 球差校正扫描透射

电镜( Ｃｓ￣ｃｏｒｒｅｃｔｅｄ ＳＴＥＭ) [４ꎬ ７] 和三维原子探针层析技

术(３Ｄ￣ＡＰＴ) [８－１３] 等ꎬ 而常用的计算方法包括分子动

力学 ( ＭＤ) [１４ꎬ １５] 、 动 力 学 蒙 特 卡 洛 ( ＫＭＣ) 方 法 模
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拟 [１６－１８] 以 及 基 于 密 度 泛 函 理 论 的 第 一 性 原 理 计

算 [１９ꎬ ２０] 等ꎮ 通过原子尺度上的表征和计算研究ꎬ 人们

能够更全面深刻地理解和认识合金析出相的形核热力

学、 长大动力学ꎬ 尤其是其析出形貌、 尺寸、 分布、
演变以及与合金宏观性能的相关性等ꎮ

多元析出强化型合金在时效过程中ꎬ 过剩溶质原子

可能偏聚到先析出的第二相界面ꎬ 在降低界面能的同时ꎬ
可以把第二相颗粒包裹起来ꎬ 形成溶质富集的过渡原子

层或新的界面析出相ꎮ 这种类似核壳结构的形成ꎬ 一般

有利于提高先析出相的结构稳定性ꎬ 有效抑制其长大以

及后续发生的成分和结构演变ꎬ 从而对合金微结构和力

学性能的稳定性有较大提升ꎮ 以铝合金为例ꎬ 目前研究

报道较多的具有核壳析出结构的铝合金是三元 Ａｌ￣Ｓｃ￣Ｚｒ
合金[９ꎬ １３ꎬ １７ꎬ ２１－２４] ꎮ 实验发现ꎬ 相比 Ａｌ￣Ｓｃ 二元合金ꎬ 三元

Ａｌ￣Ｓｃ￣Ｚｒ 合金经等温时效后可均匀弥散析出高数密度、
高度共格、 纳米级的 Ｌ１２ ￣Ａｌ３(ＳｃｘＺｒ１￣ｘ)相ꎮ 这种析出相具

有内核富 Ｓｃ 和外壳富 Ｚｒ 的典型核壳结构ꎬ 可有效钉扎

位错、 晶界和亚晶界ꎬ 提高合金强度、 抗再结晶和抗蠕

变性能(图 １)ꎮ 除 Ｚｒ 以外ꎬ 在 Ａｌ￣Ｓｃ 合金里添加一些其

它过渡族金属元素ꎬ 同样可以形成类似的核壳结构析出

相[６ꎬ ９－１１ꎬ １３ꎬ １７ꎬ ２５－３２]ꎮ 对 Ａｌ￣Ｓｃ￣Ｌｉ 合金的研究也有类似结果

的报道[７ꎬ ３３ꎬ ３４]ꎮ 事实上ꎬ 在 Ａｌ 合金中形成核壳结构析出

相ꎬ 并不必须依赖 Ｓｃ 的添加ꎮ Ａｌ￣Ｅｒ￣ＴＭ[５ꎬ ３５－３７] 和 Ａｌ￣Ｙｂ￣
Ｚｒ[３８－４０]中同样可以形成核壳结构纳米析出相ꎬ 对合金的

力学性能、 热稳定性和抗蠕变性都有所提升ꎮ 在三元

Ａｌ￣Ｓｃ￣Ｙｂ 合金基础上进一步添加 Ｌｉꎬ 经双级时效后甚至

还可以析出双壳结构的 Ｌ１２相
[４１ꎬ ４２] ꎬ 即在富 Ｙｂ 的内核之

外依次形成富 Ｓｃ 和富 Ｌｉ 的双壳层ꎮ 但从析出强化机制

上看ꎬ 更复杂的双壳结构并不一定比单壳结构具有更优

的强化效果[４３] ꎮ

图 １　 合金中弥散细小析出相对位错和晶界运动的阻碍示意图ꎮ 相

对于单一结构ꎬ 核壳结构析出相可能具有更高的热稳定性ꎬ

有利于提高合金高温和蠕变强度
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核壳结构纳米相析出在其它合金体系中也有不少发

现和报道ꎮ 比如在某 Ｆｅ￣１５Ｃｒ 铁素体合金基体中析出的

核壳结构纳米氧化物[４４] ꎬ 其内核富 Ｙ￣Ｚｒ￣Ｏꎬ 外壳富 Ｔｉꎬ
具体成分含量和结构受合金成分和制备工艺影响ꎮ 这种

核壳结构的形成ꎬ 能够有效抑制纳米氧化物颗粒在高温

(５５０~７００ ℃)下发生粗化ꎮ 原子数分数为 ９％~１２％的 Ｃｒ
钢[４５]中析出的核壳结构 Ｚ 相ꎬ 提高了合金的蠕变强度ꎬ
其核壳结构的形成与 Ｃｒ 的扩散有关ꎮ 另外ꎬ 在 Ｚｎ￣Ｍｎ￣Ｆｅ
合金[４６]中ꎬ ＭｎＺｎ１３通过在先析出的(Ｆｅꎬ Ｍｎ)Ｚｎ１３界面上

外延生长ꎬ 也形成了核壳结构ꎮ 在 Ｍｇ￣Ｚｎ￣Ｇｄ￣Ｚｒ 合金[４７]

中ꎬ 也发现了内核为 Ｚｎ２Ｚｒ 相、 外壳为 Ｇｄ 的核壳结构相

的析出ꎬ 其形成与富 Ｚｒ 的内核加速 Ｇｄ 的界面偏聚有关ꎮ
经辐照后的 Ｃｕ￣Ｗ￣Ｎｂ 合金[１６ꎬ ４８]ꎬ 在退火过程中可析出内

核富 Ｗ、 外壳富 Ｎｂ 的核壳纳米相ꎬ 同样提高了析出相

的抗粗化能力ꎮ 在高熵合金 Ａｌ２ＣｒＣｕＦｅＮｉ２[４９ꎬ ５０] 中也发现

了内核富 Ｃｕ、 外壳富α￣ＮｉＡｌ 的核壳纳米析出相ꎮ 可以预

计ꎬ 近年来随着原子尺度实验表征技术的飞速发展ꎬ 可

能还会有更多类型的核壳结构析出相在更多不同合金体

系中被发现和报道ꎬ 与之同时ꎬ 对核壳析出相成分、 形

貌、 性质及其对材料宏观性能影响的研究方法和研究结

果也将更加丰富ꎮ
目前有关复合结构析出相的理论研究ꎬ 主要集中在对

其形成热力学和动力学开展计算ꎮ 例如运用相场计算模拟

方法ꎬ 借助界面能、 应变能和扩散率等基础数据ꎬ 可以预

测 Ｆｅ 基合金中析出相的临界形核能垒、 最低能量路径ꎬ
进而预测析出相是否可能形成核壳结构[５１]ꎮ 基于 Ｇｉｂｂｓ￣
Ｔｈｏｍｓｏｎ 效应ꎬ 运用 ＫＭＣ 方法可以计算评估三元合金中

纳米析出相的抗粗化性能[１６－１８]ꎮ 借助基于第一性原理的

ＫＭＣ 计算模拟ꎬ 可以分析 Ａｌ￣Ｓｃ￣Ｚｒ 合金中核壳结构析出

相的形成ꎬ 并将成因归结为 Ｓｃ 和 Ｚｒ 在 Ａｌ 基体中扩散速率

的差异[１７]ꎮ ＫＭＣ 计算模拟与 ３Ｄ￣ＡＰＴ 结合ꎬ 可以深入分

析 Ｆｅ￣Ｃｕ￣Ｍｎ￣Ｎｉ￣Ｓｉ 合金中的共析出行为以及核壳析出相的

结构和形貌[１８]ꎮ 与第一性原理计算相比ꎬ 相场和 ＫＭＣ 模

拟更适合揭示析出相形成的动力学过程ꎬ 但一般需要基于

已有的实验结果来帮助确定一些经验性参数ꎮ 虽然部分参

数可以借助第一性原理直接计算获得ꎬ 但由于自身无法精

确考虑一些重要的量子效应ꎬ 比如溶质原子的界面偏聚或

析出相界面的应变能ꎬ 常规的相场和 ＫＭＣ 模拟方法往往

只能给出定性而非定量的预测结果ꎮ
从热力学角度阐明纳米析出相及其界面的形成机制ꎬ

定量计算预测其稳定结构和评估其稳定化趋势ꎬ 第一性

原理能量学计算为我们提供了更基础、 更精确的方法ꎮ
该方法通过建立体系的量子力学 Ｓｃｈｒöｄｉｎｇｅｒ 方程直接求

解体系能量ꎬ 进而通过建立体系能量与材料各种物理及

９４７
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化学性质之间的关系ꎬ 推导出材料的各种物理及化学性

质ꎮ 对能量的计算结果依靠自洽的能量准则 (或原子间

力准则)自我收敛ꎬ 不需要依赖经验性参数或实验数据的

输入ꎬ 故可排除一切人为因素的影响ꎬ 最终的计算结果可

以做到自我支持ꎮ 第一性原理计算在理解和预测溶质原子

的固溶和偏聚ꎬ 复杂纳米析出相及其界面结构、 性质和形

成机理方面ꎬ 可以突破目前实验测试技术的诸多局限ꎬ 已

成为合金纳米析出相研究不可或缺的重要手段[５２－５４]ꎮ
本文以三元铝合金体系(Ａｌ￣Ｓｃ￣Ｚｒ 和 Ａｌ￣Ｅｒ￣Ｚｒ)为例ꎬ

采用第一性原理热力学计算研究方法ꎬ 首先计算预测了

Ａｌ / Ａｌ３Ｓｃ、 Ａｌ / Ａｌ３Ｅｒ 的界面结构、 界面能和应变能ꎻ 进而

计算预测了 Ａｌ / Ａｌ３ Ｓｃ 和 Ａｌ / Ａｌ３ Ｅｒ 界面的 Ｚｒ 原子偏聚行

为ꎬ 包括偏聚结构和偏聚能ꎻ 最后借助经典均匀形核理

论ꎬ 计算评估三元 Ｌ１２型析出相 Ａｌ３(Ｓｃꎬ Ｚｒ)和Ａｌ３(Ｅｒꎬ Ｚｒ)
各种可能的析出结构及其热力学稳定性ꎮ 基于以上计算

研究结果ꎬ 可以对文献中许多貌似冲突的实验观察给出

合理解释ꎮ 所涉及的研究方法并不限于 Ａｌ 合金ꎬ 也可以

广泛适用于其他析出强化型合金体系ꎮ

2　 计算方法

本文所有的第一性原理计算采用基于密度泛函理论

(ＤＦＴ)的半商业化代码包￣ＶＡＳＰ(Ｖｉｅｎｎａ Ａｂ￣ｉｎｉｔｉｏ Ｓｉｍｕｌａｔｉｏｎ
Ｐａｃｋａｇｅ)[１９ꎬ ２０]ꎮ 计算采用平面波基组和周期性边界条件ꎬ
在冻芯近似下利用 Ｂｌöｃｈｌ 投影缀加波方法[５５] 描述离子

实－电子相互作用ꎮ 交换关联泛函采用 Ｐｅｒｄｅｗ￣Ｂｕｒｋｅ￣
Ｅｒｎｚｅｒｈｏｆ (ＰＢＥ)的广义梯度近似(ＧＧＡ) [５６] ꎮ 平面波基

展开的动能截断和布里渊区划分的 Ｋ 空间网格大小均进

行了自洽的收敛性测试ꎮ Ｌ１２结构析出相的体相计算采用

常规单胞ꎬ 收敛性测试表明 ２０×２０×２０ 的 Ｍｏｎｋｈｏｒｓｔ￣Ｐａｃｋ Ｋ
点网格和 ４００ ｅＶ 的能量截断足以满足体计算的准确性ꎮ 所

有界面结构的计算ꎬ Ｍｏｎｋｈｏｒｓｔ￣Ｐａｃｋ Ｋ 点网格密度设置尽可

能接近体相的计算ꎮ 所有电子步迭代的一致性收敛准则被

设置为 １０－５ ｅＶ / ａｔｏｍꎮ 所有结构的弛豫计算中ꎬ 每个原子所

受的 Ｈｅｌｌｍａｎ￣Ｆｅｙｍａｎ 原子间力收敛于 ０􀆰 ０１ ｅＶ / Å 以内ꎮ

3　 Al￣Sc￣Zr 合金中的核壳纳米相析出

已有高分辨电子显微镜的表征研究显示ꎬ Ａｌ￣Ｓｃ￣Ｚｒ
合金中大量纳米尺度的核壳结构析出相具有与 ｆｃｃ￣Ａｌ 基体

保持高度共格的 Ｌ１２型结构ꎮ 纳米析出相计算涉及 ３ 种界

面ꎬ 即 Ａｌ / Ａｌ３ Ｓｃ (Ｌ１２ )、 Ａｌ / Ａｌ３ Ｚｒ ( Ｌ１２ ) 和 Ａｌ３ Ｚｒ ( Ｌ１２ ) /
Ａｌ３Ｓｃ(Ｌ１２)ꎮ 对于二元 Ａｌ￣Ｓｃ 合金ꎬ 主要强化析出相为

Ｌ１２￣Ａｌ３Ｓｃꎮ 添加少量溶质元素 Ｚｒꎬ 可能固溶于 Ｌ１２￣Ａｌ３ Ｓｃ
相或偏聚到 Ａｌ / Ａｌ３Ｓｃ(Ｌ１２)界面ꎬ 造成原有 Ｌ１２ ￣Ａｌ３Ｓｃ 相

结构和性质的相应变化ꎮ 探索 Ａｌ￣Ｓｃ￣Ｚｒ 合金中核壳结构

纳米析出相的形成机理ꎬ 可以首先从研究 Ａｌ / Ａｌ３Ｓｃ(Ｌ１２)
界面开始ꎮ
3􀆰 1　 Al/Al3Sc(L12)界面结构和界面能

异相界面原子结构模型的构建ꎬ 必须考虑界面位向

关系 (ｏｒｉｅｎｔａｔｉｏｎ ｒｅｌａｔｉｏｎｓｈｉｐꎬ ＯＲ)、 实际接触面和界面终

端结构、 界面配位关系或堆垛方式以及相应的界面应

变[５７－６１] ꎮ Ａｌ / Ａｌ３ Ｓｃ ( Ｌ１２ ) 界面的位向关系已被确定为

(００１) Ａｌ / / (００１) Ａｌ３Ｓｃꎬ [ ０１０] Ａｌ / / [ ０１０] Ａｌ３Ｓｃ
[６２ꎬ ６３] ꎮ 考虑两

者弹性模量的差异[６４] ꎬ 对 ｆｃｃ￣Ａｌ 晶格仅施加 ~ １􀆰 ６３％的

拉伸应变与 Ｌ１２ ￣Ａｌ３Ｓｃ 相实现完全共格ꎬ 这样构建的共格

界面所需弹性应变能较低ꎮ 计算选择了一组低指数界面

作为实际接触面进行考察ꎮ Ａｌ３Ｓｃ{１１１}表面是典型符合

化学计量比表面ꎬ 只有一种 Ａｌ３ Ｓｃ 表面终端结构ꎬ 而

Ａｌ３Ｓｃ{１００}或{１１０}表面由 Ａｌ 和 Ａｌ３ Ｓｃ 两种原子交替组

成ꎬ 可能有两种表面终端结构ꎮ 界面超胞采用 Ａｌ / Ａｌ３Ｓｃ /
Ａｌ 的三明治结构模型ꎬ 其中 Ａｌ 块由 ５ 或 ７ 个原子层组

成ꎬ Ａｌ３Ｓｃ 块包含 ５ 到 ７ 个原子层ꎬ 具体层数取决于界面

接触面和界面终端类型ꎮ 按照 Ａｌ３Ｓｃ 表面堆放 ｆｃｃ￣Ａｌ 晶格

原子位置的不同ꎬ 进一步考查了不同的界面原子配位类

型ꎬ 即顶位( ｔｏｐ)、 桥位( ｂｒｉｄｇｅ)和孔位( ｈｏｌｌｏｗ)ꎮ 界面

共格关系决定界面应变能ꎬ 界面终端和原子配位关系决

定界面原子之间化学成键ꎬ 两者共同决定形成界面所需

的能量ꎬ 即界面能ꎮ
对界面超胞开展结构弛豫计算ꎬ 可以确定(１００) Ａｌ /

(１００) Ａｌ３Ｓｃ、 (１１０) Ａｌ / ( １１０) Ａｌ３Ｓｃ 和(１１１) Ａｌ / ( １１１) Ａｌ３Ｓｃ 界面

的能量最低结构分别为 Ａｌ 终端＋桥位、 Ａｌ 终端＋孔位和

Ａｌ３Ｓｃ 终端＋孔位(图 ２)ꎮ 正视图中红色虚线为界面位置ꎮ
俯视图中只显示了界面最近邻的上下两原子层ꎬ 其中较

大的实体球表示界面上层原子ꎬ 较小的实体球表示界面

下层的原子ꎮ
界面能衡量界面形成所需消耗的能量ꎬ 可以计算表

达为[３４] :

ΔＧｆ ＝ＧＡｌ / Ａｌ３Ｓｃ
－ｘＮμＡｌ－(１－ｘ)ＮμＡｌ３Ｓｃ (１)

其中 ＧＡｌ / Ａｌ３Ｓｃ表示界面超胞的总能ꎬ Ｎ 表示超胞中总原子

数ꎬ ｘ 是其中 Ａｌ 的相分数ꎮ μＡｌ或 μＡｌ３Ｓｃ是各相的标准化学

势(即纯净单质相在其标准状态下的单位原子自由能)ꎮ
这样计算的界面能实际包含以下两部分能量贡献ꎬ 即克

服两相之间晶格错配形成一定的共格关系而消耗的弹性

应变能ꎬ 和由界面结合形成新的界面化学键能ꎮ 将以上

能量平均到界面附近的每个原子ꎬ 可以写成另一种表达

方式[５９ꎬ ６５ꎬ ６６] ꎬ 即:
ΔＧｆ

Ｎ
＝ Ａγ

Ｎ
＋ ＧＳ (２)

Ａ 是超胞内所含界面的总面积ꎬ Ｎ 是界面超胞中的总原

０５７
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图 ２　 计算用 Ａｌ / Ａｌ３ Ｓｃ(Ｌ１２ )界面超胞模型: ( ａ) Ａｌ 终端＋桥位的

(１００)Ａｌ / (１００)Ａｌ３Ｓｃꎬ (ｂ) Ａｌ 终端＋孔位的(１１０)Ａｌ / (１１０)Ａｌ３Ｓｃꎬ

(ｃ) Ａｌ３Ｓｃ 终端＋孔位的(１１１) Ａｌ / (１１１) Ａｌ３Ｓｃ

Ｆｉｇ􀆰 ２　 Ａｌ / Ａｌ３Ｓｃ(Ｌ１２) ｉｎｔｅｒｆａｃｅ ｓｕｐｅｒｃｅｌｌｓ: (ａ) Ａｌ￣ｔｅｒｍｉｎａｔｅｄ ａｎｄ ｂｒｉｄｇｅ￣

ｃｏｏｒｄｉｎａｔｅｄ (１００)Ａｌ / (１００)Ａｌ３Ｓｃ ｉｎｔｅｒｆａｃｅꎬ (ｂ) Ａｌ￣ｔｅｒｍｉｎａｔｅｄ ａｎｄ

ｈｏｌｌｏｗ￣ｃｏｏｒｄｉｎａｔｅｄ (１１０) Ａｌ / ( １１０) Ａｌ３Ｓｃ ｉｎｔｅｒｆａｃｅꎬ ( ｃ) Ａｌ￣ｔｅｒｍｉ￣

ｎａｔｅｄ ａｎｄ ｈｏｌｌｏｗ￣ｃｏｏｒｄｉｎａｔｅｄ (１１１) Ａｌ / (１１１) Ａｌ３Ｓｃ ｉｎｔｅｒｆａｃｅ

子数ꎮ ΔＧＳ是单位原子的界面应变能ꎬ γ 则是不含应变的

单位面积的界面能ꎮ 对于给定的界面结构ꎬ 按式(１)计

算出的 ΔＧｆ / Ｎ 与 Ａ / Ｎ 数据画图ꎬ 通过对式(２)的线性拟

合ꎬ 可以分别从截距和斜率中推导出界面应变能 (ΔＧＳ)
和不包含应变的界面能 (γ)ꎮ 由于式(１)中各相能量项

之间存在大量相消ꎬ 作为一阶近似ꎬ 我们参照文献中的

通用做法ꎬ 暂且忽略热熵的贡献ꎬ 以 ０ Ｋ 基态下计算的

焓变来评估界面形成能 (ΔＧｆ)
[３４ꎬ ５９ꎬ ６６ꎬ ６７] ꎮ

从表 １ 的计算结果可以看出ꎬ 本文采用 ＰＡＷ￣ＰＢＥ 赝

势计算的界面能与文献中其他 ＤＦＴ 方法计算的结果相对

接近些ꎬ 但均明显高于文献中基于嵌入原子势的分子动力

学的计算值[７０]ꎮ 无论哪种计算方法ꎬ (１００)Ａｌ / (１００)Ａｌ３Ｓｃ界

面能最低ꎬ 对应的共格应变能也最低(表 ２)ꎬ 说明该界面

是二元Ａｌ￣Ｓｃ 合金中析出 Ｌ１２￣Ａｌ３Ｓｃ 纳米相时最容易形成或

热力学最稳定的界面ꎮ 需要指出的是ꎬ 表 １ 中报道的实验

值分别是基于析出相形核分析[７２] 和粗化分析[７３] 的推算得

到的ꎬ 数据结果比较分散ꎬ 尤其是前者的推算结果过低ꎮ
这可能是实验分析中考察的析出相较小ꎬ 所含的原子数太

少ꎬ 没有严格定义的晶体相界面ꎮ 相比于较大的析出相ꎬ
低纳米尺度的团簇原子可以相对更自由地排列自己ꎬ 从而

最大限度地减少界面能[７４]ꎮ 由于以上实验研究方法均不

能区分具体的界面原子结构ꎬ 所报道的实测结果应视为是

上述 ３ 种 Ａｌ / Ａｌ３Ｓｃ(Ｌ１２)界面能的一种平均ꎮ

表 １　 计算得到的不包含应变的 Ａｌ / Ａｌ３Ｓｃ(Ｌ１２)界面能

Ｔａｂｌｅ １　 Ｃａｌｃｕｌａｔｅｄ ｓｔｒａｉｎ￣ｆｒｅｅ ｉｎｔｅｒｆａｃｅ ｅｎｅｒｇｉｅｓ ｆｏｒ Ａｌ / Ａｌ３Ｓｃ(Ｌ１２)

Ｉｎｔｅｒｆａｃｅ Ｔｙｐｅ
(１００) Ａｌ / (１００) Ａｌ３Ｓｃ (１１０) Ａｌ / (１１０) Ａｌ３Ｓｃ (１１１) Ａｌ / (１１１) Ａｌ３Ｓｃ

Ｔｈｉｓ ｗｏｒｋ Ｏｔｈｅｒ Ｃａｌｃ. Ｔｈｉｓ ｗｏｒｋ Ｏｔｈｅｒ Ｃａｌｃ. Ｔｈｉｓ ｗｏｒｋ Ｏｔｈｅｒ Ｃａｌｃ.
Ｅｘｐｔ.

γ (ｍＪ / ｍ２) １５４

ＤＦＴ: １９２[６８]

ＤＦＴ:１７６[３４]

ＤＦＴ: １６５[３４]

ＫＭＣ: １１８[６９]

ＭＤ: ３３[７０]

２４４

ＤＦＴ: １９３[３４]

ＤＦＴ: １７８[３４]

ＤＦＴ: ２２６[７１]

ＫＭＣ: １６０[６９]

ＭＤ: ３３[７０]

１６４

ＤＦＴ: ２２６[６８]

ＤＦＴ: ２０３[３４]

ＤＦＴ: １８９[３４]

ＫＭＣ: １９６[６９]

ＭＤ: ７８[７０]

(９４±２３) [７２]

２１８[７３]

２３０[７３]

表 ２　 计算得到的 Ａｌ / Ａｌ３Ｓｃ(Ｌ１２)界面共格应变能

Ｔａｂｌｅ ２　 Ｃａｌｃｕｌａｔｅｄ ｉｎｔｅｒｆａｃｅ ｓｔｒａｉｎ ｅｎｅｒｇｉｅｓ ｆｏｒ Ａｌ / Ａｌ３Ｓｃ(Ｌ１２)

Ｉｎｔｅｒｆａｃｅ Ｔｙｐｅ
(１００) Ａｌ /
(１００) Ａｌ３Ｓｃ

(１１０) Ａｌ /
(１１０) Ａｌ３Ｓｃ

(１１１) Ａｌ /
(１１１) Ａｌ３Ｓｃ

ΔＧＳ(ｍｅＶ / ａｔｏｍ) ３.０ ４.２ ５.３

3􀆰 2　 Al/Al3Sc(L12)界面的 Zr 偏聚

为阐明核壳结构的形成机理ꎬ 在界面计算的基础上

进一步考察第二种溶质元素 Ｚｒ 对 Ａｌ / Ａｌ３Ｓｃ(Ｌ１２)界面的

偏聚行为ꎮ 如果 Ｚｒ 原子的界面偏聚具有热力学上的驱动

力ꎬ 偏聚到界面上的 Ｚｒ 就有可能取代界面上的 Ｓｃ 或 Ａｌ

原子ꎬ 从而直接影响界面的化学成分、 原子结构、 相关

能量和性质ꎮ
原子对界面偏聚的热力学驱动力一般通过计算偏聚

能(ΔＧｓｅｇ)来评估ꎬ 即

ΔＧｓｅｇ ＝ Ｇｉｎｔｆ
Ｚｒ ＋ Ｇｆｃｃ

ｉ( ) － Ｇｉｎｔｆ ＋ Ｇｆｃｃ
Ｚｒ( ) (３)

其中 Ｇｉｎｔｆ 和 Ｇｉｎｔｆ
Ｚｒ 分别是偏聚前后界面超胞的总能ꎮ 下标 ｉ

标记被偏聚 Ｚｒ 取代的界面原子( ｉ＝Ｓｃ 或 Ａｌ)ꎮ Ｇｆｃｃ
Ｘ (Ｘ＝ ｉ 或

Ｚｒ)为有单个 Ｘ 原子固溶的 ３×３×３ ｆｃｃ￣Ａｌ 超胞(含 １０８ 原

子)的总能ꎮ
图 ３ 以(００１) Ａｌ / (００１) Ａｌ３Ｓｃ界面结构为例ꎬ 显示了 Ｚｒ

偏聚到界面附近可能占据的不同原子层上的不同格点位ꎮ
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图 ４ 中计算比较了 Ｚｒ 偏聚到不同 Ａｌ / Ａｌ３Ｓｃ(Ｌ１２)界面不

同原子层上的不同格点位所对应的偏聚能ꎮ 结果显示:
① Ｚｒ 的界面偏聚行为强烈依赖于界面原子结构ꎮ ② 无

论哪种 Ａｌ / Ａｌ３Ｓｃ(Ｌ１２)界面ꎬ Ｚｒ 总是倾向于偏聚到界面

Ａｌ 侧的第一原子层ꎬ 并占据该层上的 Ｓｃ 格点位ꎮ 相应的

偏聚能计算结果见图 ４ꎮ 这表明ꎬ 基体中固溶的 Ｚｒ 原子

偏聚到 Ｌ１２ ￣Ａｌ３Ｓｃ 先析出相界面的热力学驱动力明显ꎮ Ｚｒ
具有较强的界面偏聚能力ꎬ 表明了溶质原子 Ｚｒ 和 Ｓｃ 之间

存在较强的相互作用ꎮ 偏聚到界面的 Ｚｒ 原子与界面处最

近邻的 Ｓｃ 原子处于 ｆｃｃ￣Ａｌ 晶格中的第二近邻(２ＮＮ)关系ꎮ
已有计算证实[２３] ꎬ Ｚｒ 与 Ｓｃ 原子处于 ２ＮＮ 位置关系时存

图 ３　 (００１) Ａｌ / (００１) Ａｌ３Ｓｃ界面原子结构及偏聚 Ｚｒ 可能占据的格点

位ꎮ 蓝色球表示界面两侧各相中的 Ａｌ 格点位ꎬ 桔红色球表示

Ｌ１２ ￣Ａｌ３Ｓｃ 相中的 Ｓｃ 格点位ꎬ 桔红色虚线圆表示 Ｌ１２ ￣Ａｌ３Ｓｃ 相

向 ｆｃｃ￣Ａｌ 相内部长大时将占据的 Ｓｃ 格点位ꎮ 以上格点位均

可能被偏聚的 Ｚｒ 取代

Ｆｉｇ􀆰 ３　 Ａｔｏｍｉｃ ｉｎｔｅｒｆａｃｅ ｓｔｒｕｃｔｕｒｅ ｏｆ ｔｈｅ ( ００１) Ａｌ / ( ００１) Ａｌ３Ｓｃ ａｎｄ ｔｈｅ

ｐｏｓｓｉｂｌｅ ｓｕｂｓｔｉｔｕｔｉｏｎａｌ ｓｉｔｅｓ ｆｏｒ ｓｅｇｒｅｇａｔｅｄ Ｚｒ. Ｂｌｕｅ ｂａｌｌｓ ｄｅｎｏｔｅ

ｔｈｅ Ａｌ ｓｉｔｅｓ ａｔ ｂｏｔｈ ｓｉｄｅｓꎬ ａｎｄ ｏｒａｎｇｅ ｂａｌｌｓ ｄｅｎｏｔｅ ｔｈｅ Ｓｃ ｓｉｔｅｓ ｉｎ

Ｌ１２ ￣Ａｌ３Ｓｃ. Ｄａｓｈｅｄ ｏｒａｎｇｅ ｃｉｒｃｌｅｓ ｄｅｎｏｔｅ ｔｈｅ ｐｏｔｅｎｔｉａｌ Ｓｃ ｓｉｔｅｓ ｉｎ

Ａｌ ａｓ Ｌ１２ ￣Ａｌ３ Ｓｃ ｇｒｏｗｓ ｉｎｔｏ ｔｈｅ ｆｃｃ￣Ａｌ. Ａｌｌ ｔｈｅｓｅ ｔｙｐｅ ｓｉｔｅｓ ａｒｅ

ｐｏｓｓｉｂｌｅ ｔｏ ｂｅ ｏｃｃｕｐｉｅｄ ｂｙ ｓｅｇｒｅｇａｔｅｄ Ｚｒ

图 ４　 对应不同 Ａｌ / Ａｌ３Ｓｃ(Ｌ１２ )界面不同原子层上不同格点位计

算得到的单个 Ｚｒ 原子偏聚能

Ｆｉｇ􀆰 ４　 Ｃａｌｃｕｌａｔｅｄ ｓｅｇｒｅｇａｔｉｏｎ ｅｎｅｒｇｉｅｓ ｆｏｒ ｓｉｎｇｌｅ Ｚｒ ａｔｏｍ ａｔ ｄｉｆｆｅｒｅｎｔ

ｓｉｔｅｓ ｏｎ ｄｉｆｆｅｒｅｎｔ ａｔｏｍｉｃ ｌａｙｅｒｓ ｏｆ ｖａｒｉｏｕｓ Ａｌ / Ａｌ３ ￣Ｓｃ(Ｌ１２) ｉｎ￣

ｔｅｒｆａｃｅｓ

在一定的原子亲和力( ~ ０􀆰 １４ ｅＶ)ꎮ 可以预见ꎬ 大量过剩

Ｚｒ 原子的界面偏聚有可能导致形成一个包裹 Ｌ１２ ￣Ａｌ３Ｓｃ 先

析出相的外壳ꎬ 从而有助于抑制 Ａｌ３ Ｓｃ 的粗化ꎮ ③ 偏聚

Ｚｒ 不能取代 Ｌ１２ ￣Ａｌ３ Ｓｃ 中的 Ａｌ 原子ꎬ 但可能取代 Ｓｃ 原

子ꎬ 但对应的热力学驱动力(即偏聚能)很小ꎮ 这种情况

有可能在 ｆｃｃ￣Ａｌ 一侧第一原子层中的 Ｓｃ 位被偏聚的 Ｚｒ 原
子占满后才出现ꎮ 基于以上界面偏聚的定量计算结果可

以推测ꎬ 在 Ａｌ￣Ｓｃ￣Ｚｒ 合金中形成富 Ｚｒ 外壳结构的三元

Ｌ１２ ￣Ａｌ３(ＳｃꎬＺｒ)相ꎬ 不仅与扩散动力学有关ꎬ 同时也可能

具有强烈的热力学优势ꎬ 因此也可能具备相应的结构稳

定性优势ꎮ
3􀆰 3　 L12 ￣Al3(Sc, Zr)纳米相的形核与结构稳定性

３􀆰 ３􀆰 １　 Ａｌ / Ａｌ３ Ｚｒ(Ｌ１２ ) 和 Ａｌ３ Ｓｃ(Ｌ１２ ) / Ａｌ３ Ｚｒ( Ｌ１２ ) 的界

面能

　 　 第 ３􀆰 ２ 节中的计算已经证明了 Ｌ１２ ￣Ａｌ３Ｓｃ 为核的富 Ｚｒ

外壳可能是 Ｚｒ 原子偏聚到 Ａｌ / Ａｌ３ Ｓｃ(Ｌ１２)界面后ꎬ 在界

面随机占位并富集的结果ꎮ 一定条件下ꎬ 这种富 Ｚｒ 外

壳可能进一步演变ꎬ 形成具有严格 Ｌ１２结构的 Ａｌ３Ｚｒ 相ꎮ
为评估这种核壳析出结构的热力学稳定性ꎬ 有必要将

３􀆰 １ 节中的第一性原理界面计算扩展到 Ａｌ / Ａｌ３ Ｚｒ( Ｌ１２ )
和 Ａｌ３Ｓｃ(Ｌ１２) / Ａｌ３Ｚｒ(Ｌ１２)界面上ꎮ 进一步借助经典形核

理论分析ꎬ 可以深入阐明复合结构纳米相的形核机制ꎬ
并评估其析出结构的热力学稳定性ꎮ

文献调研发现ꎬ 有关 Ａｌ / Ａｌ３Ｚｒ(Ｌ１２)和 Ａｌ３ Ｓｃ(Ｌ１２) /
Ａｌ３Ｚｒ(Ｌ１２)界面的第一性原理计算目前还未有报道过ꎮ
唯一针对 Ａｌ / Ａｌ３Ｚｒ(Ｌ１２)界面的理论计算基于动力学蒙

特卡洛(ＫＭＣ)模拟[６９] ꎮ 表 ３ 和表 ４ 总结的是采用 ３􀆰 １
节中同样的方法ꎬ 对以上两个界面开展第一性原理计算

得到的结果ꎮ 对比 Ａｌ / Ａｌ３ Ｓｃ( Ｌ１２ )界面的计算结果(见

表 １ 和表 ２)ꎬ 可以发现: ① Ａｌ / Ａｌ３Ｚｒ(Ｌ１２)界面和 Ａｌ / Ａｌ３
Ｓｃ(Ｌ１２)界面一样ꎬ 其(００１) / (００１)界面都是能量最低界

面ꎮ ② Ａｌ / Ａｌ３Ｚｒ(Ｌ１２)的界面能普遍比 Ａｌ / Ａｌ３ Ｓｃ(Ｌ１２)更
低ꎬ 表明在 Ａｌ 基体中形成该界面在热力学上更优ꎮ 其中

(１１０)Ａｌ / (１１０)Ａｌ３Ｚｒ界面能的第一性原理计算值为 １４１ ｍＪ / ｍ２ꎬ
与 ＫＭＣ 计算值吻合较好ꎮ (００１) Ａｌ / (００１) Ａｌ３Ｚｒ和(１１１) Ａｌ /
(１１１) Ａｌ３Ｚｒ界面能的第一性原理计算值明显低于 ＫＭＣ 计算

值ꎬ 但似乎更接近实验推算的结果(１００ ｍＪ / ｍ２) [７５] ꎬ 后

者同样应视为是所有可能的界面能的一种平均ꎮ ③ Ａｌ３Ｓｃ
(Ｌ１２) / Ａｌ３Ｚｒ(Ｌ１２)界面的界面能均为极小的负值ꎬ 这么

小的能量值已经接近总能计算收敛的误差标准ꎬ 因此可

以视为 ０ꎬ 相应计算的界面应变能也接近 ０ꎬ 说明该界面

共格度非常高ꎬ 界面结合强ꎬ 尤其是热力学稳定性非常

高ꎬ 即该界面的形成可以不需要消耗系统总能ꎬ 且一旦

形成ꎬ 能够保持清晰而稳定的相界ꎮ
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表 ３　 计算得到的 Ａｌ / Ａｌ３Ｓｃ(Ｌ１２)和 Ａｌ３Ｓｃ(Ｌ１２) / Ａｌ３Ｚｒ(Ｌ１２)界面不包含应变的界面能(Ｊ / ｍ２)

Ｔａｂｌｅ ３　 Ｃａｌｃｕｌａｔｅｄ ｓｔｒａｉｎ￣ｆｒｅｅ ｉｎｔｅｒｆａｃｅ ｅｎｅｒｇｉｅｓ ｆｏｒ Ａｌ / Ａｌ３Ｓｃ(Ｌ１２) ａｎｄ Ａｌ３Ｓｃ(Ｌ１２) / Ａｌ３Ｚｒ(Ｌ１２)

Ｉｎｔｅｒｆａｃｅ Ｔｙｐｅ
(００１) / (００１) (１１０) / (１１０) (１１１) / (１１１)

Ｔｈｉｓ ｗｏｒｋ Ｏｔｈｅｒｓ Ｔｈｉｓ ｗｏｒｋ Ｏｔｈｅｒｓ Ｔｈｉｓ ｗｏｒｋ Ｏｔｈｅｒｓ
Ｅｘｐｔ.

Ａｌ / Ａｌ３Ｚｒ ８２ ＫＭＣ:１０１[６９] １４１ ＫＭＣ:１４３[６９] ９７ ＫＭＣ: １７６[６９] １００[７５]

Ａｌ３Ｓｃ / Ａｌ３Ｚｒ －３６ — －３３ — －３４ — —

表 ４　 计算得到的 Ａｌ / Ａｌ３Ｚｒ(Ｌ１２)和 Ａｌ３Ｓｃ(Ｌ１２) / Ａｌ３Ｚｒ(Ｌ１２)界面的

共格应变能

Ｔａｂｌｅ ４　 Ｃａｌｃｕｌａｔｅｄ ｉｎｔｅｒｆａｃｅ ｓｔｒａｉｎ ｅｎｅｒｇｉｅｓ ｆｏｒ Ａｌ / Ａｌ３ Ｓｃ( Ｌ１２ )

ａｎｄ Ａｌ３Ｓｃ(Ｌ１２) / Ａｌ３Ｚｒ(Ｌ１２)

Ｉｎｔｅｒｆａｃｅ ｔｙｐｅ (００１) /
(００１)

(１１０) /
(１１０)

(１１１) /
(１１０)

ΔＧＳ

(ｍｅＶ / ａｔｏｍ)

Ａｌ / Ａｌ３Ｚｒ ４.０ ４.９ ６.０

Ａｌ３Ｓｃ / Ａｌ３Ｚｒ ０ ０ ２.９

基于以上结果可以预测ꎬ 在核相和壳相体积相等的

条件下ꎬ Ｌ１２ ￣Ａｌ３(ＳｃｘＺｒ１－ｘ) 析出相的最佳策略应该是形成

以 Ａｌ３Ｓｃ(Ｌ１２)核＋Ａｌ３Ｚｒ(Ｌ１２)壳的核壳结构(标记为 Ｌ１２ ￣
Ａｌ３Ｚｒ(Ｓｃ))ꎮ 由于 Ａｌ / Ａｌ３Ｚｒ(Ｌ１２)和 Ａｌ / Ａｌ３ Ｓｃ(Ｌ１２)界面

能之间的差异ꎬ 决定了该结构比 Ａｌ３ Ｚｒ( Ｌ１２ )核＋Ａｌ３ Ｓｃ
(Ｌ１２)壳的核壳结构(标记为 Ｌ１２ ￣Ａｌ３ Ｓｃ(Ｚｒ))更为稳定ꎮ
核壳结构析出相一旦形成ꎬ 能够在核壳之间保持稳定而

清晰的 Ａｌ３Ｓｃ (Ｌ１２) / Ａｌ３Ｚｒ(Ｌ１２)界面ꎮ 实验[６ꎬ １３ꎬ ７６] 中分

别观察到了各种不同形式的三元 Ｌ１２型纳米析出相ꎬ 包

括无序固溶的 Ｌ１２ ￣Ａｌ３( ＳｃｘＺｒ１－ｘ)或具有不同核壳结构类

型的 Ｌ１２ ￣Ａｌ３Ｚｒ( Ｓｃ)和 Ｌ１２ ￣Ａｌ３ Ｓｃ(Ｚｒ)ꎬ 可能与 Ｓｃ / Ｚｒ 成

分比例和析出量有关ꎬ 也可能正处于向稳定核壳结构转

变的某种亚稳状态ꎮ 下一节中ꎬ 将选择能量最低的

(００１) / (００１)界面ꎬ 基于经典的形核理论分析开展进一

步的第一性原理计算研究ꎬ 评估 Ａｌ￣Ｓｃ￣Ｚｒ 合金中可能形

成的各种 Ｌ１２型纳米析出相的形成热力学和结构稳定性ꎮ
提请注意的是ꎬ 所有界面都基于基态的密度泛函第一性

原理计算ꎬ 这种近似一般会高估实际析出温度下的界

面能[６８ꎬ ６９] ꎮ
３􀆰 ３􀆰 ２　 析出相的形成热力学

基于经典均匀形核理论ꎬ 假设一个半径 Ｒ 的球状

Ｌ１２相纳米粒子从 ｆｃｃ￣Ａｌ 基体析出ꎮ 形核过程对应的总能

变化包含两方面的贡献: 一个是由等体积的 Ｌ１２ 相取代

ｆｃｃ￣Ａｌ 基体所获得的能量ꎬ 一个是由于相应产生新的界

面而消耗的能量ꎬ 故形核功 ΔＧ ＝ ４π
３

Ｒ３ΔＧＶ ＋ ４π Ｒ２γꎬ

对此式微分可得临界形核半径 Ｒ∗ ＝ － ２γ
ΔＧＶ

和临界形核功

ΔＧ(Ｒ∗) ＝ １６π
３

γ３

ΔＧ２
Ｖ

ꎮ 这里ꎬ 体积形成能 ΔＧＶ ＝ΔＧｃｈｅｍ ＋

ΔＧＣＳꎬ 其中 ΔＧｃｈｅｍ是 Ｌ１２相自 ｆｃｃ￣Ａｌ 基体析出对应的体积

化学形成能ꎬ ΔＧＣＳ 是相应的界面共格应变能ꎮ γ 则是不

包含应变贡献的界面能ꎮ 当 Ｌ１２ ￣Ａｌ３Ｘ(Ｘ ＝ Ｓｃ 或 Ｚｒ)从固

溶的基体(ＡｌｎＸ)中析出时ꎬ 根据 ＡｌｎＸ→Ａｌ３Ｘ＋(ｎ￣３)Ａｌ 的
固相反应式计算 ΔＧｃｈｅｍ

[３４] ꎬ 即:
ΔＧｃｈｅｍ ＝ Ｇ(Ａｌ３Ｘ) ＋ (ｎ － ３)μＡｌ － Ｇ(ＡｌｎＸ) (４ａ)

或:
ΔＧｃｈｅｍ ＝ [ΔＨ(Ａｌ３Ｘ) － ΔＨ(ＡｌｎＸ)] － Ｔ[ΔＳ(Ａｌ３Ｘ) －

ΔＳ(ＡｌｎＸ)] (４ｂ)
公式(４ｂ)中的焓变(ΔＨ)和熵变(ΔＳ)分别是 Ｌ１２ ￣Ａｌ３Ｘ 和

ｆｃｃ￣ＡｌｎＸ (Ｘ＝ Ｓｃ 或 Ｚｒ)的形成焓和形成熵ꎮ 提请注意的

是ꎬ 由于形核过程对温度很敏感ꎬ 即便是一级近似的析

出热力学计算ꎬ 熵变的贡献也不应忽略ꎮ
计算得到的 Ｌ１２￣Ａｌ３Ｓｃ 相析出对应的焓差(ΔＨ(Ａｌ３ Ｓｃ)￣

ΔＨ(ＡｌｎＳｃ))为－０􀆰 ７７６ ｅＶ/ Ｓｃꎬ 与已有实测值(－０􀆰 ７７ ｅＶ/ Ｓｃ[７７])
和其它的 ＤＦＴ 计算值(－０􀆰 ７２[３４] 和－０􀆰 ７６ ｅＶ / Ｓｃ[７８] )吻合

很好ꎮ 同样计算得到的 Ｌ１２ ￣Ａｌ３ Ｚｒ 相析出对应的焓差是

－０􀆰 ８３１ ｅＶ / Ｚｒꎮ 对于稀浓度合金来说ꎬ 组态熵一般是可

以忽略的ꎬ 热电子熵在相对较低温度下也是可以忽略不

计的 [７９ꎬ ８０] ꎬ 故只考虑振动熵对 ΔＧ ｃｈｅｍ的贡献ꎮ 为了计

算振动熵ꎬ 在简谐近似下对 Ｌ１２ ￣Ａｌ３Ｘ 和 ｆｃｃ￣ＡｌｎＸ( Ｘ ＝
Ｓｃ 或 Ｚｒ)均采用 ３×３×３ 超胞模型计算了声子谱ꎮ 计算

得到的 Ｌ１２ ￣Ａｌ３ Ｓｃ 相析出对应的振动熵差(ΔＳ(Ａｌ３ Ｓｃ) －
ΔＳ(ＡｌｎＳｃ))为 ２􀆰 ６７ ｋＢ / Ｓｃꎬ 与 以 前 的 ＤＦＴ 计 算 结 果

(２􀆰 ６６[３４] 和 ２􀆰 ９５ ｋＢ / Ｓｃ
[８０] )接近ꎮ 同样计算得到的 Ｌ１２ ￣

Ａｌ３Ｚｒ 相析出对应的振动熵差为 ２􀆰 ７２ ｋＢ / Ｚｒꎮ 当 Ｔ＝ ６７３ Ｋ
时ꎬ 利用式(４)计算 Ａｌ / Ａｌ３ Ｓｃ(Ｌ１２)和 Ａｌ / Ａｌ３ Ｚｒ(Ｌ１２)的

ΔＧｃｈｅｍ分别为－ ０􀆰 ０３９ 和－ ０􀆰 ０５０ ｅＶ / ａｔｏｍꎮ 已知 Ａｌ / Ａｌ３ Ｓｃ
(Ｌ１２)和Ａｌ / Ａｌ３Ｚｒ(Ｌ１２)界面共格应变能分别为 ０􀆰 ００３８ 和

０􀆰 ００２９ ｅＶ / ａｔｏｍ(见表 ３)ꎬ 可以看出ꎬ 从 ｆｃｃ￣Ａｌ 基体析出

高度共格的 Ｌ１２ ￣Ａｌ３Ｓｃ 和 Ａｌ３Ｚｒ 相时ꎬ 界面应变能与体积

化学形成能在数值上相差约一个数量级ꎮ 相应预测的临

界形核半径分别为 ６􀆰 ６ 和 ２􀆰 ９ Åꎬ 临界形核功分别为

~２􀆰 ９×１０－１９和 ~ ２􀆰 ９×１０－２０ Ｊꎮ 其中 Ｌ１２ ￣Ａｌ３ Ｓｃ 的临界形核

功( ~２􀆰 ９× １０－１９ Ｊ)与文献中仅有的计算报道值(１􀆰 ７９×

３５７
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１０－１９ Ｊ[８１] )接近ꎬ 而 Ｌ１２ ￣Ａｌ３Ｚｒ 的临界形核功尚未见有文

献报道ꎮ
以上计算显示ꎬ 在 ｆｃｃ￣Ａｌ 基体中析出 Ｌ１２ ￣Ａｌ３ Ｚｒ 和

Ｌ１２ ￣Ａｌ３Ｓｃꎬ 前者具有更小的临界形核半径和更低的临界

形核功ꎮ 换而言之ꎬ 如果在某一给定温度下同时析出二

元 Ｌ１２相 Ａｌ３Ｚｒ 和 Ａｌ３ Ｓｃꎬ 在不考虑局域原子丰度的前提

下ꎬ 前者具有热力学上的优势ꎬ 后者只具有动力学上的

优势ꎮ
３􀆰 ３􀆰 ３　 析出相的结构稳定性

上节中讨论和比较了 Ｌ１２ ￣Ａｌ３Ｓｃ 和 Ａｌ３Ｚｒ 相的形核热

力学ꎬ 其中 Ｌ１２ ￣Ａｌ３Ｚｒ 相的形核在热力学上优先ꎬ 这也对

应于第 ３􀆰 ２􀆰 １ 节中计算预测的较低界面能ꎮ 在稀浓度 Ａｌ￣
Ｓｃ￣Ｚｒ 合金中ꎬ 除了有少量 Ｌ１２ ￣Ａｌ３Ｓｃ 和 Ａｌ３Ｚｒ 的二元析出

相形成ꎬ 实验观察到了更多核壳结构[６ꎬ １３ꎬ ７６] 和非核壳结

构[８２]的 Ｌ１２型三元析出相ꎮ 在本节中ꎬ 选取在时效温度

(Ｔ＝ ４００ ℃)和等溶质原子比(Ｓｃ 和 Ｚｒ 原子比为 １)条件

下ꎬ 计算评估三元 Ｌ１２析出相的各种可能结构的相对稳定

性ꎬ 包括 Ｌ１２－核壳结构 (Ａｌ３Ｓｃ 核＋Ａｌ３Ｚｒ 壳结构ꎬ 表示为

Ｌ１２￣Ａｌ３Ｚｒ(Ｓｃ)ꎬ Ａｌ３Ｚｒ 核＋Ａｌ３Ｓｃ 壳结构ꎬ 表示为 Ｌ１２￣Ａｌ３Ｓｃ￣
(Ｚｒ))和无序均匀 Ｌ１２－结构 (表示为 Ｌ１２ ￣Ａｌ３(ＳｃｘＺｒ１－ｘ))ꎬ
并与二元析出相 Ｌ１２ ￣Ａｌ３Ｚｒ 和 Ｌ１２ ￣Ａｌ３ Ｓｃ 进行比较ꎮ 对相

关结构稳定性的评估ꎬ 我们基于经典形核理论ꎬ 直接计

算和比较各种结构的形核功如下[３４] :

ΔＧＡｌ３Ｚｒ＋Ａｌ３Ｓｃ
＝ ４π

３
ｒ３ΔＧＡｌ３Ｓｃ

Ｖ ＋ｒ３ΔＧＡｌ３Ｚｒ
Ｖ( ) ＋４π( ｒ２γＡｌ / Ａｌ３Ｓｃ

＋

ｒ２γＡｌ / Ａｌ３Ｚｒ) (５ａ)

ΔＧＡｌ３Ｚｒ(Ｓｃ)
＝ ４π

３
(Ｒ３－ｒ３)ΔＧＡｌ３Ｚｒ

Ｖ ＋ｒ３ΔＧＡｌ３Ｓｃ
Ｖ( ) ＋

４π( ｒ２γＡｌ３Ｚｒ / Ａｌ３Ｓｃ
＋Ｒ２γＡｌ / Ａｌ３Ｚｒ) (５ｂ)

ΔＧＡｌ３Ｓｃ(Ｚｒ)
＝ ４π

３
(Ｒ３－ｒ３)ΔＧＡｌ３Ｓｃ

Ｖ ＋ｒ３ΔＧＡｌ３Ｚｒ
Ｖ( ) ＋

４π( ｒ２γＡｌ３Ｚｒ / Ａｌ３Ｓｃ
＋Ｒ２γＡｌ / Ａｌ３Ｓｃ) (５ｃ)

ΔＧＡｌ３(ＳｃｘＺｒ１－ｘ)
＝ ４π

３
Ｒ３ΔＧＡｌ３(ＳｃｘＺｒ１－ｘ)

Ｖ ＋４π Ｒ２γＡｌ / Ａｌ３(ＳｃｘＺｒ１－ｘ) (５ｄ)

这里各项的定义与第 ３􀆰 ２􀆰 ２ 节类似ꎬ ΔＧｉ
Ｖ为 Ａｌ 基体中各

种 Ｌ１２相( ｉ＝Ａｌ３Ｓｃꎬ Ａｌ３Ｚｒ 或 Ａｌ３(ＳｃｘＺｒ１－ｘ))的体积形成能ꎬ
包括化学形成能和弹性应变能ꎬ 即ΔＧ ｉ

Ｖ ＝ ΔＧ ｉ
ｃｈｅｍ ＋ΔＧ ｉ

ＣＳꎮ
γｉ则为对应的不包含应变的界面能ꎮ Ｒ 表示三元析出相

颗粒的半径ꎬ ｒ 表示二元析出相颗粒的半径ꎬ 或核壳结构

三元析出相颗粒中内核的半径ꎮ
对于核壳结构三元析出相颗粒ꎬ 其 Ｒ 和 ｒ 值只取

决于溶质原子 Ｓｃ 和 Ｚｒ 的相对析出量ꎮ 这里暂且假定

添加的溶质原子全部析出ꎮ 另外ꎬ 对于无序均匀 Ｌ１２ ￣
Ａｌ３( ＳｃｘＺｒ１－ｘ)相的计算ꎬ 由于直接计算无序结构的焓和

振动熵的难度太大ꎬ 故选择以ΔＧＡｌ３Ｓｃ
Ｖ 和 ΔＧＡｌ３Ｚｒ

Ｖ 权重加和来

近似估算ΔＧＡｌ３(ＳｃｘＺｒ１－ｘ)
Ｖ ꎻ 同理ꎬ 以γＡｌ / Ａｌ３Ｓｃ 和γＡｌ / Ａｌ３Ｚｒ 权重加和

来近似估算γＡｌ / Ａｌ３(ＳｃｘＺｒ１－ｘ) ꎮ
图 ５ 为在 Ｔ＝ ６７３ Ｋ、 Ｓｃ 和 Ｚｒ 原子比为 １ 条件下ꎬ 计

算得到的 ４ 种可能的析出相结构的总形成能与析出相半

径的关系ꎮ 其中黑色曲线为同时析出 Ｌ１２ ￣Ａｌ３Ｚｒ 和 Ａｌ３ Ｓｃ
颗粒的计算结果ꎬ 蓝色曲线为析出 Ｌ１２ ￣Ａｌ３Ｓｃ(Ｚｒ)核壳结

构ꎬ 绿色曲线为析出无序均匀 Ｌ１２ ￣Ａｌ３(ＳｃｘＺｒ１－ｘ)结构ꎬ 红

色曲线为析出 Ｌ１２ ￣Ａｌ３Ｚｒ(Ｓｃ)核壳结构的计算结果ꎮ 通过

对比可以总结: ① 各析出结构的相对稳定性为: 核壳结

构 Ｌ１２ ￣Ａｌ３Ｚｒ(Ｓｃ)>无序均匀 Ｌ１２ ￣Ａｌ３(ＳｃｘＺｒ１－ｘ)结构 > 核壳

结构 Ｌ１２ ￣Ａｌ３ Ｓｃ ( Ｚｒ) > Ｌ１２ ￣Ａｌ３ Ｓｃ 和 Ａｌ３ Ｚｒ 的共同析出ꎮ
② 在所考察的半径范围ꎬ 各析出相结构的总形成能随半

径的增大而增大ꎮ 对于半径 １~ ２ ｎｍ 以内的析出颗粒ꎬ ４
种结构的形成能几乎相同ꎬ 说明低纳米尺度下各种结构

可能共存ꎮ ③ 随着析出相半径不断增加ꎬ 具有 Ａｌ３Ｓｃ 核＋
Ａｌ３Ｚｒ 壳结构的 Ｌ１２ ￣Ａｌ３Ｚｒ(Ｓｃ)相的形成能明显较低ꎬ 由

于其结构稳定性的相对优势明显ꎬ 在稍大的析出相颗粒

中将逐渐占居主导ꎮ 计算所揭示的 Ｌ１２型纳米析出相尺寸

与结构稳定性的热力学相关性ꎬ 有利于澄清实验中

ＨＲＥＭ 成像[６]和 ＡＰＴ 观察[９ꎬ １０ꎬ １３]结果的多样性ꎮ 不同的

实验表征对 Ａｌ￣Ｓｃ￣Ｚｒ 合金中 Ｌ１２析出相的研究结果不同ꎬ
可能与合金溶质比有关ꎬ 也可能是合金所处的不同热力

学状态的直接反映ꎮ 比如ꎬ 对某种成分 Ａｌ￣Ｓｃ￣Ｚｒ 合金进

行长达 ２４１２ ｈ 等温时效的实验后发现ꎬ 随析出时间不断

延长ꎬ Ｌ１２析出相中富 Ｓｃ 核＋富 Ｚｒ 壳的核壳结构的特征

就越明显[９] ꎬ 这显然与计算预测的结构稳定性的变化规

律完全符合ꎬ 当合金体系不断接近其热力学平衡状态时ꎬ
相对于其他可能的析出结构ꎬ 核壳结构 Ｌ１２ ￣Ａｌ３Ｚｒ(Ｓｃ)析
出相的稳定性优势越发明显ꎮ

图 ５　 在 Ｔ＝ ６７３ Ｋ、 Ｓｃ 和 Ｚｒ 原子比为 １ 的条件下计算得到的 ４ 种

Ｌ１２型析出相结构的总形成能(或形核功) 与析出半径的

关系

Ｆｉｇ􀆰 ５　 Ｐｒｅｄｉｃｔｅｄ ｔｏｔａｌ ｆｏｒｍａｔｉｏｎ ｅｎｅｒｇｉｅｓ (ｏｒ ｎｕｃｌｅａｔｉｏｎ ｅｎｅｒｇｙ) ｖｅｒｓｕｓ

ｔｈｅ ｐｒｅｃｉｐｉｔａｔｅ ｒａｄｉｕｓ ｆｏｒ ｔｈｅ ｆｏｕｒ ｐｒｅｃｉｐｉｔａｔｉｏｎ ｓｔｒｕｃｔｕｒｅｓ ｕｎｄｅｒ

Ｔ＝ ６７３ Ｋ ａｎｄ ｔｈｅ ｉｓｏ￣ａｔｏｍｉｃ ｒａｔｉｏ ｏｆ Ｓｃ ｔｏ Ｚｒ ｉｓ １

４５７
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4　 Al￣Er￣Zr 合金中的核壳结构纳米相析出

上节已经清晰地阐明了 Ｓｃ 和 Ｚｒ 的添加有利于形成

具有 Ａｌ３Ｓｃ 核＋Ａｌ３Ｚｒ 壳结构的 Ｌ１２ ￣Ａｌ３Ｚｒ(Ｓｃ)纳米析出相

的热力学本质ꎮ 由于 Ｓｃ 元素价格高昂ꎬ 寻求替代元素获

得类似高稳定性的 Ｌ１２型核壳结构纳米析出相ꎬ 成为材料

计算设计者的新动力ꎮ 采用第 ３ 节中发展起来的计算方

法ꎬ 对 Ａｌ￣Ｅｒ￣Ｚｒ 合金中可能析出复合结构 Ｌ１２ ￣Ａｌ３ ￣( Ｅｒꎬ
Ｚｒ)析出相进行了研究ꎮ 具体计算细节不再赘述ꎬ 这里只

给出对应的计算结果ꎮ

4􀆰 1　 Al/Al3Er(L12)界面及 Zr 偏聚

表 ５ 和表 ６ 分别为计算得到的 Ａｌ / Ａｌ３Ｅｒ(Ｌ１２)界面的

界面能和应变能ꎮ 相比于上节中的 Ａｌ / Ａｌ３Ｓｃ(Ｌ１２)和 Ａｌ /
Ａｌ３Ｚｒ(Ｌ１２)界面ꎬ Ａｌ / Ａｌ３Ｅｒ(Ｌ１２)界面能稍高ꎬ 说明在同

等热力学条件下析出ꎬ Ａｌ３Ｅｒ 可能更适合成为内核ꎬ 可降

低对体系能量的需求ꎮ 同样地ꎬ 在所有的低指数 Ａｌ /
Ａｌ３Ｅｒ(Ｌ１２)界面中ꎬ (００１) Ａｌ / (００１) Ａｌ３Ｅｒ界面能量最低ꎬ 这

与其他 Ａｌ / Ａｌ３ Ｘ(Ｘ ＝ Ｌｉꎬ Ｓｃꎬ Ｚｒ)界面体系[３４ꎬ ６９] 均类似ꎮ
对 Ａｌ / Ａｌ３Ｅｒ(Ｌ１２)界面能的计算预测值ꎬ 均处于基于粗化

实验模型推算出的(４００±２００) ｍＪ / ｍ２数值范围内[８３] ꎮ

表 ５　 计算得到的不包含应变的 Ａｌ / Ａｌ３Ｅｒ(Ｌ１２)界面能(Ｊ / ｍ２)

Ｔａｂｌｅ ５　 Ｃａｌｃｕｌａｔｅｄ ｓｔｒａｉｎ￣ｆｒｅｅ ｉｎｔｅｒｆａｃｅ ｅｎｅｒｇｉｅｓ ｆｏｒ Ａｌ / Ａｌ３Ｅｒ(Ｌ１２)

Ｉｎｔｅｒｆａｃｅ Ｔｙｐｅ
(００１) / (００１) (１１０) / (１１０) (１１１) / (１１１)

Ｔｈｉｓ ｗｏｒｋ Ｏｔｈｅｒｓ Ｔｈｉｓ ｗｏｒｋ Ｏｔｈｅｒｓ Ｔｈｉｓ ｗｏｒｋ Ｏｔｈｅｒｓ
Ｅｘｐｔ.

Ａｌ / Ａｌ３Ｅｒ １８３ — ３０８ — １９７ — (４００±２００) [８３]

表 ６　 计算得到的 Ａｌ / Ａｌ３Ｅｒ(Ｌ１２)界面共格应变能

Ｔａｂｌｅ ６　 Ｃａｌｃｕｌａｔｅｄ ｉｎｔｅｒｆａｃｅ ｓｔｒａｉｎ ｅｎｅｒｇｉｅｓ ｆｏｒ Ａｌ / Ａｌ３Ｅｒ(Ｌ１２)

Ｉｎｔｅｒｆａｃｅ Ｔｙｐｅ
(１００) Ａｌ

/ (１００) Ａｌ３Ｅｒ

(１１０) Ａｌ

/ (１１０) Ａｌ３Ｅｒ

(１１１) Ａｌ

/ (１１１) Ａｌ３Ｅｒ

ΔＧＳ(ｍｅＶ / ａｔｏｍ) ９.０ ３.６ ９.２

进一步计算预测 Ｚｒ 原子在 Ａｌ / Ａｌ３Ｅｒ(Ｌ１２)界面附近

不同原子层上的偏聚行为ꎬ 结果见图 ６ꎮ 和 Ａｌ / Ａｌ３Ｓｃ
(Ｌ１２)界面类似ꎬ Ｚｒ 对 Ａｌ / Ａｌ３Ｅｒ (Ｌ１２)界面的偏聚行为同

样强烈取决于受偏聚的界面原子结构ꎬ 但无论哪种 Ａｌ /
Ａｌ３Ｅｒ(Ｌ１２)界面ꎬ Ｚｒ 总是倾向于偏聚到界面 Ａｌ 侧的第一

原子层ꎬ 并占据该层的 Ｅｒ 格点位ꎮ 这表明 Ｚｒ 原子的界

面偏聚同样有可能导致形成一个包裹 Ｌ１２ ￣Ａｌ３Ｅｒ 先析出相

的外壳ꎬ 从而有助于抑制 Ａｌ３ Ｅｒ 的粗化ꎮ 故可以推测ꎬ
在 Ａｌ￣Ｅｒ￣Ｚｒ 合金中形成核壳结构三元 Ｌ１２ ￣Ａｌ３(ＥｒꎬＺｒ)相ꎬ
也可能具有热力学稳定性优势ꎮ
4􀆰 2　 L12纳米相的形成核与结构稳定性

将计算进一步扩展到 Ａｌ３Ｅｒ (Ｌ１２) / Ａｌ３Ｚｒ(Ｌ１２)界面ꎬ

结合经典形核理论ꎬ 深入分析和评估 Ｌ１２ ￣Ａｌ３(ＥｒꎬＺｒ)相

的析出结构ꎮ 针对该界面的计算研究ꎬ 在文献中尚未见

报道ꎮ
与 Ａｌ３Ｓｃ(Ｌ１２ ) / Ａｌ３ Ｚｒ(Ｌ１２ )界面类似ꎬ 计算预测的

Ａｌ３ Ｅｒ ( Ｌ１２ ) / Ａｌ３ Ｚｒ ( Ｌ１２ ) 界面能也是非常小的负值ꎬ
(１００) / (１００)ꎬ (１１０) / (１１０)和(１１１) / (１１１)的界面能分

别仅为－４６ꎬ －４７ 和－３４ ｍＪ / ｍ２ꎬ 在计算收敛的误差范围

内ꎬ 均可以视为 ０ꎮ 其对应的共格应变能稍高ꎬ 分别为

５􀆰 ０ꎬ ５􀆰 １ 和 ４􀆰 ４ ｍｅＶ / ａｔｏｍꎮ 显然ꎬ Ａｌ３ Ｚｒ( Ｌ１２ )和 Ａｌ３ Ｅｒ

图 ６　 对应不同 Ａｌ / Ａｌ３Ｅｒ(Ｌ１２)界面不同原子层上不同格点位计

算得到的单个 Ｚｒ 原子偏聚能

Ｆｉｇ􀆰 ６　 Ｃａｌｃｕｌａｔｅｄ ｓｅｇｒｅｇａｔｉｏｎ ｅｎｅｒｇｉｅｓ ｆｏｒ ｓｉｎｇｌｅ Ｚｒ ａｔｏｍ ａｔ ｄｉｆｆｅｒｅｎｔ
ｓｉｔｅｓ ｏｎ ｄｉｆｆｅｒｅｎｔ ａｔｏｍｉｃ ｌａｙｅｒｓ ｏｆ ｖａｒｉｏｕｓ Ａｌ / Ａｌ３Ｅｒ(Ｌ１２) ｉｎ￣

ｔｅｒｆａｃｅｓ

(Ｌ１２)两相之间也同样容易形成稳定、 清晰的界面ꎮ 由于

Ａｌ / Ａｌ３Ｚｒ 界面能比 Ａｌ / Ａｌ３ Ｅｒ 更低ꎬ ｆｃｃ￣Ａｌ 基体中析出的

Ｌ１２ ￣Ａｌ３(Ｅｒꎬ Ｚｒ)仍然可能是以较低界面能的 Ａｌ３Ｚｒ 为壳、
Ａｌ３Ｅｒ 为核的核壳结构ꎬ 且核壳之间能够保持一个清晰的

相界面ꎮ
借用文献报道过的 ＤＦＴ 计算值[８４]ꎬ 按公式(４ｂ)可以

计算焓差(ΔＨ(Ａｌ３Ｅｒ)－ΔＨ(ＡｌｎＥｒ))为－０􀆰 ８６７ ｅＶ / Ｅｒꎬ 对

应的振动熵差(ΔＳ(Ａｌ３Ｅｒ) －ΔＳ(ＡｌｎＥｒ))为 ３􀆰 ５２８ ｋＢ / Ｅｒꎮ
已知 Ａｌ / Ａｌ３Ｅｒ(Ｌ１２)的共格应变能分别为 ０􀆰 ００９ ｅＶ / ａｔｏｍ
(表 ６)ꎬ 可以推算 Ｔ＝ ６７３ Ｋ 下ꎬ Ａｌ３Ｅｒ(Ｌ１２)在 Ａｌ 基体中

的临界形核半径为 ０􀆰 ８４ ｎｍ(与文献中其他 ＤＦＴ 计算值

０􀆰 ８７ ｎｍ[８１]接近)ꎮ 相应预测的临界形核功为~５􀆰 ４×１０－１９ Ｊꎬ

５５７
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与其他 ＤＦＴ 计算值 ３􀆰 ５２×１０－１９ Ｊ[８１] 接近ꎮ 可见ꎬ 在同样

的条件下ꎬ Ｌ１２ ￣Ａｌ３ Ｚｒ 仍然比 Ｌ１２ ￣Ａｌ３ Ｅｒ 具有更小的临界

半径和临界形核功ꎬ 也更容易形核ꎮ
类似地ꎬ 计算析出相的总形成能ꎬ 以此比较 ４ 种结

构的相对稳定性ꎬ 即 Ｌ１２－核壳结构(Ａｌ３Ｅｒ 核＋Ａｌ３Ｚｒ 壳结

构ꎬ 表示为 Ｌ１２ ￣Ａｌ３Ｚｒ(Ｅｒ)ꎬ Ａｌ３Ｚｒ 核＋Ａｌ３Ｅｒ 壳结构ꎬ 表示

为 Ｌ１２ ￣Ａｌ３Ｅｒ(Ｚｒ))和无序均匀 Ｌ１２ ￣Ａｌ３(ＥｒｘＺｒ１－ ｘ)ꎬ 并与二

元析出相 Ｌ１２ ￣Ａｌ３Ｚｒ 和 Ｌ１２ ￣Ａｌ３Ｅｒ 进行比较ꎮ 图 ７ 为在 Ｔ＝
６７３ Ｋꎬ Ｓｃ 和 Ｚｒ 原子比为 １ 的条件下ꎬ 计算得到的 ４ 种

可能 Ｌ１２析出结构的总形成能与析出相颗粒半径的关系ꎮ
与 Ａｌ￣Ｓｃ￣Ｚｒ 体系类似ꎬ Ａｌ￣Ｅｒ￣Ｚｒ 合金中 Ｌ１２析出结构的相

对稳 定 性 为: 核 壳 结 构 Ｌ１２ ￣Ａｌ３ Ｚｒ ( Ｅｒ ) > 均 匀 Ｌ１２ ￣
Ａｌ３(ＥｒｘＺｒ１－ ｘ)结构>核壳结构 Ｌ１２ ￣Ａｌ３Ｅｒ(Ｚｒ)>Ｌ１２ ￣Ａｌ３Ｅｒ 和
Ａｌ３Ｚｒ 的共同析出ꎮ 对于半径 １~２ ｎｍ 以下的析出颗粒ꎬ ４
种结构的形成能几乎相同而因此可能共存ꎮ 随着析出相

半径不断增加ꎬ 具有 Ａｌ３ Ｅｒ 核 ＋ Ａｌ３ Ｚｒ 壳结构的 Ｌ１２ ￣
Ａｌ３Ｚｒ(Ｅｒ)颗粒明显占优ꎬ 形成能逐渐为负ꎬ 表明这种核

壳颗粒具有明显的结构稳定性优势ꎬ 在所有 Ｌ１２型析出相

中占绝对主导ꎬ 与实验观察的结果吻合[５ꎬ ８５] ꎮ 其它结构

的 Ｌ１２ ￣Ａｌ３(ＥｒｘＺｒ１－ ｘ)析出相只能是一种亚稳态ꎬ 延长时效

时间有助于接近和达到平衡ꎬ 最终形成 Ｌ１２ ￣Ａｌ３Ｚｒ(Ｅｒ)的
核壳结构ꎮ

图 ７　 在 Ｔ＝ ６７３ Ｋꎬ Ｓｃ 和 Ｚｒ 原子比为的 １ 条件下计算得到的 ４ 种

Ｌ１２型析出相结构的总形成能(或形核功) 与析出半径的

关系

Ｆｉｇ􀆰 ７　 Ｐｒｅｄｉｃｔｅｄ ｔｏｔａｌ ｆｏｒｍａｔｉｏｎ ｅｎｅｒｇｉｅｓ (ｏｒ ｎｕｃｌｅａｔｉｏｎ ｅｎｅｒｇｙ) ｖｅｒｓｕｓ

ｔｈｅ ｐｒｅｃｉｐｉｔａｔｅ ｒａｄｉｕｓ ｆｏｒ ｔｈｅ ｆｏｕｒ ｐｒｅｃｉｐｉｔａｔｉｏｎ ｓｔｒｕｃｔｕｒｅｓ ｕｎｄｅｒ

Ｔ＝ ６７３ Ｋ ａｎｄ ｔｈｅ ｉｓｏ￣ａｔｏｍｉｃ ｒａｔｉｏ ｏｆ Ｓｃ ｔｏ Ｚｒ ｉｓ １

5　 结　 论

以三元铝合金为例ꎬ 介绍了第一性原理热力学计算

结合经典形核理论分析ꎬ 应用于纳米共格核壳结构相的

析出热力学和相对稳定性的研究实践ꎮ 针对 Ａｌ￣Ｓｃ、 Ａｌ￣
Ｚｒ 和 Ａｌ￣Ｅｒ 二元合金体系的计算结果显示: ① Ｌ１２析出

相与 Ａｌ 基体之间界面能高低次序是 Ａｌ / Ａｌ３Ｅｒ(Ｌ１２) >Ａｌ /
Ａｌ３Ｓｃ(Ｌ１２)>Ａｌ / Ａｌ３Ｚｒ(Ｌ１２)ꎬ 共格应变能高低次序是 Ａｌ /
Ａｌ３Ｅｒ(Ｌ１２)>Ａｌ / Ａｌ３Ｚｒ(Ｌ１２)>Ａｌ / Ａｌ３Ｓｃ(Ｌ１２)ꎮ ② Ｚｒ 在 Ａｌ /
Ａｌ３Ｓｃ(Ｌ１２)和 Ａｌ / Ａｌ３Ｅｒ(Ｌ１２)界面上均容易发生偏聚ꎬ 并

占据界面 Ａｌ 基体一侧的 Ｓｃ 或 Ｅｒ 格点位ꎬ 说明 Ｚｒ 的界面

偏聚有利于核壳结构的形成ꎮ 针对 Ａｌ￣Ｓｃ￣Ｚｒ 和 Ａｌ￣Ｅｒ￣Ｚｒ
三元合金体系的计算结果显示: ① 当析出相半径小于

１~２ ｎｍ 时ꎬ 各种析出相结构均有可能共存ꎬ 对应的形核

能相差很小ꎮ 当析出相半径大于 １~ ２ ｎｍꎬ 具有 Ａｌ３Ｓｃ 核

或 Ａｌ３ Ｅｒ 核＋Ａｌ３ Ｚｒ 壳结构的 Ｌ１２ ￣Ａｌ３ Ｚｒ(Ｓｃ)和 Ｌ１２ ￣Ａｌ３ Ｚｒ
(Ｅｒ)颗粒分别在两个合金体系中明显占优ꎬ 表明这类核

壳结构具有明显的热力学稳定性优势ꎮ ② 由于二元 Ｌ１２

析出相之间所形成的 Ａｌ３ Ｓｃ( Ｌ１２ ) / Ａｌ３ Ｚｒ( Ｌ１２ ) 和 Ａｌ３ Ｅｒ
(Ｌ１２) / Ａｌ３Ｚｒ(Ｌ１２)界面的界面能都极小ꎬ 均接近 ０ꎬ 表明

核壳结构一旦形成ꎬ 能够稳定维持清晰的核壳界面ꎮ
③ 实验观察到的 Ａｌ￣Ｓｃ￣Ｚｒ 和 Ａｌ￣Ｅｒ￣Ｚｒ 三元合金中的 Ｌ１２ ￣
Ａｌ３Ｚｒ、 Ａｌ３Ｅｒ和 Ａｌ３Ｓｃ 二元析出相ꎬ 以及无序均匀的 Ｌ１２ ￣
Ａｌ３(Ｓｃｘ ￣Ｚｒ１－ ｘ)或 Ｌ１２ ￣Ａｌ３(ＥｒｘＺｒ１－ ｘ)三元析出相ꎬ 均可能是

正处于向稳态转变的亚稳态结构ꎮ
本文计算研究发现在给定温度和溶质比下ꎬ 铝合金

中共格 Ｌ１２相的析出结构及其相对稳定性与其尺寸有关ꎬ
这有助于理解实验观测的多样性结果ꎮ 而针对界面的第

一性原理热力学计算研究方法ꎬ 可以推广到其他合金体

系中复合结构纳米析出相的研究ꎬ 作为现有实验表征手

段的重要补充ꎬ 指导合金成分的科学设计ꎮ

参考文献　 References

[１]　 ＷＩＬＭ Ａ. Ｍｅｔａｌｌｕｒｇｉｅ[Ｊ]ꎬ １９１１ꎬ ８: ２２５.

[２]　 ＷＡＬＴＥＮＢＥＲＧ Ｒ Ｇꎬ ＭＥＲＣＩＡ Ｐ Ｄꎬ ＳＣＯＴＴ Ｒ. Ｔｒａｎｓ ＡＩＭＭＥ[Ｊ]ꎬ

１９２０ꎬ ６４: ４１.

[３]　 ＦＡＮＧ Ｈ Ｃꎬ ＬＵＯ Ｆ Ｈꎬ ＣＨＥＮ Ｋ Ｈ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ａｎｄ Ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ

Ａ[Ｊ]ꎬ ２０１７ꎬ ６８４: ４８０－４９０.

[４]　 ＧＡＲＩＢＯＬＤＩ Ｅꎬ ＢＡＳＳＡＮＩ Ｐꎬ ＡＬＢＵ Ｍꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ

２０１７ꎬ １２５: ５０－５７.

[５]　 ＬＩ Ｈꎬ ＢＩＮ Ｊꎬ ＬＩＵ Ｊꎬ ｅｔ ａｌ. Ｓｃｒｉｐｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２０１２ꎬ ６７(１): ７３－

７６.

[６]　 ＴＯＬＬＥＹ Ａꎬ ＲＡＤＭＩＬＯＶＩＣ Ｖꎬ ＤＡＨＭＥＮ Ｕ. Ｓｃｒｉｐｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ

２００５ꎬ ５２(７): ６２１－６２５.

[７]　 ＲＡＤＭＩＬＯＶＩＣ Ｖꎬ ＯＰＨＵＳ Ｃꎬ ＭＡＲＱＵＩＳ Ｅ Ａꎬ ｅｔ ａｌ. Ｎａｔｕｒｅ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ

[Ｊ]ꎬ ２０１１ꎬ １０(９): ７１０－７１５.

[８]　 ＭＡＲＱＵＩＳ Ｅ Ａꎬ ＢＡＣＨＨＡＶ Ｍꎬ ＣＨＥＮ Ｙꎬ ｅｔ ａｌ. Ｃｕｒｒｅｎｔ Ｏｐｉｎｉｏｎ ｉｎ

Ｓｏｌｉｄ Ｓｔａｔｅ ａｎｄ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ[Ｊ]ꎬ ２０１３ꎬ １７(５): ２１７－２２３.

[９]　 ＦＵＬＬＥＲ Ｃ Ｂꎬ ＭＵＲＲＡＹ Ｊ Ｌꎬ ＳＥＩＤＭＡＮ Ｄ Ｎ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ

２００５ꎬ ５３(２０): ５４０１－５４１３.

[１０] ＫＮＩＰＬＩＮＧ Ｋ Ｅꎬ ＫＡＲＮＥＳＫＹ Ｒ Ａꎬ ＬＥＥ Ｃ Ｐꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ

[Ｊ]ꎬ ２０１０ꎬ ５８(１５): ５１８４－５１９５.

６５７



　 第 ８ 期 江　 勇等: 核壳结构纳米相析出的第一性原理界面热力学

[１１] ＫＮＩＰＬＩＮＧ Ｋ Ｅꎬ ＳＥＩＤＭＡＮ Ｄ Ｎꎬ ＤＵＮＡＮＤ Ｄ Ｃ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ

２０１１ꎬ ５９(３): ９４３－９５４.

[１２] ＬＩ Ｇꎬ ＺＨＡＯ Ｎꎬ ＬＩＵ Ｔꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ａｎｄ Ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ Ａ

[Ｊ]ꎬ ２０１４ꎬ ６１７: ２１９－２２７.

[１３] ＦＯＲＢＯＲＤ Ｂꎬ ＬＥＦＥＢＶＲＥ Ｗꎬ ＤＡＮＯＩＸ Ｆꎬ ｅｔ ａｌ. Ｓｃｒｉｐｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ

[Ｊ]ꎬ ２００４ꎬ ５１(４): ３３３－３３７.

[１４] ＬＩＮ Ｈꎬ ＬＩ Ｔꎬ ＬＩ Ｈ. Ｐｈｙｓｉｃａｌ Ｃｈｅｍｉｓｔｒｙ Ｃｈｅｍｉｃａｌ Ｐｈｙｓｉｃｓ[Ｊ]ꎬ ２０１８ꎬ

２０(４７): ２９８５６－２９８６５.

[１５] ＷＡＮＧ Ｊ Ｑꎬ ＳＨＩＮ Ｓꎬ ＹＯＵＳＥＦＺＡＤＩ ＮＯＢＡＫＨＴ Ａꎬ ｅｔ ａｌ. Ｃｏｍｐｕｔａ￣

ｔｉｏｎａｌ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ[Ｊ]ꎬ ２０１９ꎬ １５６: １１１－１２０.

[１６] ＺＨＡＮＧ Ｘꎬ ＧＡＯ Ｗꎬ ＢＥＬＬＯＮ Ｐꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２０１４ꎬ

７９: ３７－４６.

[１７] ＣＬＯＵＥＴ Ｅꎬ ＬＡＥ Ｌꎬ ＥＰＩＣＩＥＲ Ｔꎬ ｅｔ ａｌ. Ｎａｔｕｒｅ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ[Ｊ]ꎬ ２００６ꎬ ５

(６): ４８２－４８８.

[１８] ＳＨＵ Ｓꎬ ＷＥＬＬＳ Ｐ Ｂꎬ ＡＬＭＩＲＡＬＬ Ｎꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２０１８ꎬ

１５７: ２９８－３０６.

[１９] ＤＯＮＧ Ｗꎬ ＫＲＥＳＳＥ Ｇꎬ ＦＵＲＴＨＭÜＬＬＥＲ Ｊꎬ ｅｔ ａｌ. Ｐｈｙｓｉｃａｌ Ｒｅｖｉｅｗ Ｂ:

Ｃｏｎｄｅｎｓｅｄ Ｍａｔｔｅｒ[Ｊ]ꎬ １９９６ꎬ ５４(３): ２１５７－２１６６.

[２０] ＦＵＲＴＨＭÜＬＬＥＲ Ｊꎬ ＨＡＦＮＥＲ Ｊꎬ ＫＲＥＳＳＥ Ｇ. Ｐｈｙｓｉｃａｌ Ｒｅｖｉｅｗ Ｂ:

Ｃｏｎｄｅｎｓｅｄ Ｍａｔｔｅｒ[Ｊ]ꎬ １９９４ꎬ ５０(２１): １５６０６－１５６２２.

[２１] ＤＥＳＣＨＡＭＰＳ Ａꎬ ＬＡＥ Ｌꎬ ＧＵＹＯＴ Ｐ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２００７ꎬ ５５

(８): ２７７５－２７８３.

[２２] ＪＩＡ Ｑꎬ ＲＯＭＥＴＳＣＨ Ｐꎬ ＣＡＯ Ｓꎬ ｅｔ ａｌ. Ｓｃｒｉｐｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２０１８ꎬ

１５１: ４２－４６.

[２３] ＢＯＯＴＨ￣ＭＯＲＲＩＳＯＮ Ｃꎬ ＭＡＯ Ｚꎬ ＤＩＡＺ Ｍꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ

２０１２ꎬ ６０(１２): ４７４０－４７５２.

[２４] ＶＯ Ｎ Ｑꎬ ＤＵＮＡＮＤ Ｄ Ｃꎬ ＳＥＩＤＭＡＮ Ｄ Ｎ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２０１４ꎬ

６３: ７３－８５.

[２５] ＦＵＬＬＥＲ Ｃ Ｂꎬ ＳＥＩＤＭＡＮ Ｄ Ｎꎬ ＤＵＮＡＮＤ Ｄ Ｃ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ

２００３ꎬ ５１(１６): ４８０３－４８１４.

[２６] ＦＵＬＬＥＲ Ｃ Ｂꎬ ＳＥＩＤＭＡＮ Ｄ Ｎ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２００５ꎬ ５３(２０):

５４１５－５４２８.

[２７] ＣＬＯＵＥＴ Ｅꎬ ＮＡＳＴＡＲ Ｍꎬ ＢＡＲＢＵ Ａꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｄｖａｎｃｅｄ Ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ

Ｍａｔｅｒｉａｌｓ[Ｊ]ꎬ ２００６ꎬ ８(１２): １２２８－１２３１.

[２８] ＫＮＩＰＬＩＮＧ Ｋ Ｅ. Ｍｉｃｒｏｓｃｏｐｙ ａｎｄ Ｍｉｃｒｏａｎａｌｙｓｉｓ[Ｊ]ꎬ ２０１６ꎬ ２２(Ｓ３):

６８８－６８９.

[２９] ＫＡＲＮＥＳＫＹ Ｒ Ａꎬ ＤＡＬＥＮ Ｍ Ｅ Ｖꎬ ＤＵＮＡＮＤ Ｄ Ｃꎬ ｅｔ ａｌ. Ｓｃｒｉｐｔａ Ｍａ￣

ｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２００６ꎬ ５５: ４３７－４４０.

[３０] ＶＡＮ ＤＡＬＥＮ Ｍ Ｅꎬ ＤＵＮＡＮＤ Ｄ Ｃꎬ ＳＥＩＤＭＡＮ Ｄ Ｎ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｍａｔｅｒｉ￣

ａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ[Ｊ]ꎬ ２００６ꎬ ４１(２３): ７８１４－７８２３.

[３１] ＫＡＲＮＥＳＫＹ Ｒ Ａꎬ ＤＵＮＡＮＤ Ｄ Ｃꎬ ＳＥＩＤＭＡＮ Ｄ Ｎ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ

[Ｊ]ꎬ ２００９ꎬ ５７(１４): ４０２２－４０３１.

[３２] ＫＲＵＧ Ｍ Ｅꎬ ＷＥＲＢＥＲ Ａꎬ ＤＵＮＡＮＤ Ｄ Ｃꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ

２０１０ꎬ ５８(１): １３４－１４５.

[３３] ＫＲＵＧ Ｍ Ｅꎬ ＤＵＮＡＮＤ Ｄ Ｃꎬ ＳＥＩＤＭＡＮ Ｄ Ｎ. Ａｐｐｌｉｅｄ Ｐｈｙｓｉｃｓ Ｌｅｔｔｅｒｓ

[Ｊ]ꎬ ２００８ꎬ ９２(１２): １２４１０７.

[３４] ＭＡＯ Ｚꎬ ＣＨＥＮ Ｗꎬ ＳＥＩＤＭＡＮ Ｄ Ｎꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２０１１ꎬ

５９(８): ３０１２－３０２３.

[３５] ＷＥＮ Ｓ Ｐꎬ ＧＡＯ Ｋ Ｙꎬ ＨＵＡＮＧ Ｈꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ａｌｌｏｙｓ ａｎｄ Ｃｏｍ￣

ｐｏｕｎｄｓ[Ｊ]ꎬ ２０１３ꎬ ５７４: ９２－９７.

[３６] ＷＥＮ Ｓ Ｐꎬ ＧＡＯ Ｋ Ｙꎬ ＬＩ Ｙꎬ ｅｔ ａｌ. Ｓｃｒｉｐｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２０１１ꎬ ６５

(７): ５９２－５９５.

[３７] ＷＵ Ｈꎬ ＷＥＮ Ｓ Ｐꎬ ＧＡＯ Ｋ Ｙꎬ ｅｔ ａｌ. Ｓｃｒｉｐｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２０１４ꎬ ８７:

５－８.

[３８] ＺＨＡＮＧ Ｙꎬ ＺＨＯＵ Ｗꎬ ＧＡＯ Ｈꎬ ｅｔ ａｌ. Ｓｃｒｉｐｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２０１３ꎬ ６９

(６): ４７７－４８０.

[３９] ＰＥＮＧ Ｇꎬ ＣＨＥＮ Ｋꎬ ＦＡＮＧ Ｈꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ａｎｄ

Ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ Ａ[Ｊ]ꎬ ２０１２ꎬ ５３５: ３１１－３１５.

[４０] ＧＡＯ Ｚꎬ ＬＩ Ｈꎬ ＬＩＵ Ｊꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ａｌｌｏｙｓ ａｎｄ Ｃｏｍｐｏｕｎｄｓ[Ｊ]ꎬ

２０１４ꎬ ５９２: １００－１０４.

[４１] ＭＯＮＡＣＨＯＮ Ｃꎬ ＫＲＵＧ Ｍ Ｅꎬ ＳＥＩＤＭＡＮ Ｄ Ｎꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ

[Ｊ]ꎬ ２０１１ꎬ ５９(９): ３３９８－３４０９.

[４２] ＫＲＵＧ Ｍ Ｅꎬ ＤＵＮＡＮＤ Ｄ Ｃꎬ ＳＥＩＤＭＡＮ Ｄ Ｎ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ

２０１１ꎬ ５９(４): １７００－１７１５.

[４３] ＢＯＯＴＨ￣ＭＯＲＲＩＳＯＮ Ｃꎬ ＤＵＮＡＮＤ Ｄ Ｃꎬ ＳＥＩＤＭＡＮ Ｄ Ｎ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉ￣

ａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２０１１ꎬ ５９(１８): ７０２９－７０４２.

[４４] ＸＵ Ｈꎬ ＬＵ Ｚꎬ ＵＫＡＩ Ｓꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ａｌｌｏｙｓ ａｎｄ Ｃｏｍｐｏｕｎｄｓ[Ｊ]ꎬ

２０１７ꎬ ６９３: １７７－１８７.

[４５] ＲＡＳＨＩＤＩ Ｍꎬ ＡＮＤＲＥＮ Ｈ Ｏꎬ ＬＩＵ Ｆ. Ｍｉｃｒｏｓｃｏｐｙ ａｎｄ Ｍｉｃｒｏａｎａｌｙｓｉｓ

[Ｊ]ꎬ ２０１７ꎬ ２３(２): ３６０－３６５.

[４６] ＳＨＩ Ｚ Ｚꎬ ＬＩ Ｚ Ｌꎬ ＢＡＩ Ｗ Ｓꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ ａｎｄ Ｄｅｓｉｇｎ[Ｊ]ꎬ ２０１９ꎬ

１６２: ２３５－２４５.

[４７] ＬＩ Ｊ Ｈꎬ ＢＡＲＲＩＲＥＲＯ Ｊꎬ ＳＨＡ Ｇꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２０１６ꎬ

１０８: ２０７－２１８.

[４８] ＺＨＡＮＧ Ｘꎬ ＷＥＮ Ｊꎬ ＢＥＬＬＯＮ Ｐꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２０１３ꎬ ６１:

２００４－２０１５.

[４９] ＡＬＡＭ Ｔꎬ ＧＷＡＬＡＮＩ Ｂꎬ ＶＩＳＷＡＮＡＴＨＡＮ Ｇꎬ ｅｔ ａｌ. Ｔｈｅ Ｍｅｍｂｅｒ Ｊｏｕｒ￣

ｎａｌ ｏｆ ｔｈｅ Ｍｉｎｅｒａｌｓꎬ Ｍｅｔａｌｓ ＆ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｏｃｉｅｔｙ[Ｊ]ꎬ ２０１８ꎬ ７０(９):

１７７１－１７７５.

[５０] ＢＯＲＫＡＲ Ｔꎬ ＧＷＡＬＡＮＩ Ｂꎬ ＣＨＯＵＤＨＵＲＩ Ｄꎬ ｅｔ ａｌ. Ｉｎｔｅｒｍｅｔａｌｌｉｃｓ

[Ｊ]ꎬ ２０１６ꎬ ７１: ３１－４２.

[５１] ＬＩ Ｂꎬ ＺＨＡＮＧ Ｌꎬ ＬＩ Ｃꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｎｕｃｌｅａｒ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ[Ｊ]ꎬ ２０１８ꎬ

５０７: ５９－６７.

[５２] ＣＡＯ Ｆꎬ ＺＨＥＮＧ Ｊꎬ ＪＩＡＮＧ Ｙꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２０１９ꎬ １６４

２０７－２１９.

[５３] ＬＩ Ｄꎬ ＷＡＮ Ｗꎬ ＺＨＵ Ｌꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２０１８ꎬ １５１: ４０６－

４１５.

[５４] ＹＡＮＧ Ｌꎬ ＪＩＡＮＧ Ｙꎬ ＷＵ Ｙꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２０１６ꎬ １０３:

４７４－４８２.

[５５] ＫＲＥＳＳＥ Ｇꎬ ＪＯＵＢＥＲＴ Ｄ. Ｐｈｙｓｉｃａｌ Ｒｅｖｉｅｗ Ｂ: Ｃｏｎｄｅｎｓｅｄ Ｍａｔｔｅｒ[Ｊ]ꎬ

１９９９ꎬ ５９(３): １７５８－１７７５.

[５６] ＬＥＥＳＥ Ｊꎬ ＬＯＲＤ Ａ Ｅ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ａｐｐｌｉｅｄ Ｐｈｙｓｉｃｓ[Ｊ]ꎬ １９６８ꎬ ３９(８):

３９８６－３９８８.

[５７] ＣＬＯＵＥＴ Ｅꎬ ＳＡＮＣＨＥＺ Ｊ Ｍꎬ ＳＩＧＬＩ Ｃ. Ｐｈｙｓｉｃａｌ Ｒｅｖｉｅｗ Ｂ[Ｊ]ꎬ ２００２ꎬ

６５(９): ０９４１０５(０９４１１３).

[５８] ＳＭＩＴＨ Ｊ Ｒꎬ ＪＩＡＮＧ Ｙꎬ ＥＶＡＮＳ Ａ Ｇ. Ｉｎｔｅｒｎａｔｉｏｎａｌ Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ

Ｒｅｓｅａｒｃｈ[Ｊ]ꎬ ２００７ꎬ ９８(１２): １２１４－１２２１.

[５９] ＷＡＮＧ Ｙꎬ ＬＩＵ Ｚ Ｋꎬ ＣＨＥＮ Ｌ Ｑꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２００７ꎬ ５５

７５７
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(１７): ５９３４－５９４７.

[６０] ＪＩＡＮＧ Ｙꎬ ＳＭＩＴＨ Ｊ Ｒꎬ ＥＶＡＮＳ Ａ Ｇ. Ａｐｐｌｉｅｄ Ｐｈｙｓｉｃｓ Ｌｅｔｔｅｒｓ[Ｊ]ꎬ

２００８ꎬ ９２(１４): １４１９１８.

[６１] ＭＩＳＨＩＮ Ｙꎬ ＡＳＴＡ Ｍꎬ ＬＩ Ｊ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２０１０ꎬ ５８(４): １１１７－

１１５１.

[６２] ＣＨＥＮ Ｚ Ｇꎬ ＲＩＮＧＥＲ Ｓ Ｐꎬ ＺＨＥＮＧ Ｚ Ｑꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ Ｆｏ￣

ｒｕｍ[Ｊ]ꎬ ２００７ꎬ ５４６－５４９: ６２９－６３２.

[６３] ＢＡＩ Ｐꎬ ＨＯＵ Ｘꎬ ＺＨＡＮＧ Ｘꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ａｎｄ Ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ

Ａ[Ｊ]ꎬ ２００９ꎬ ５０８(１－２): ２３－２７.

[６４] ＺＨＡＮＧ Ｃꎬ ＪＩＡＮＧ Ｙꎬ ＣＡＯ Ｆꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ＆

Ｔｅｃｈｎｏｌｏｇｙ[Ｊ]ꎬ ２０１９ꎬ ３５: ９３０－９３８.

[６５] ＯＺＯＬＩ Š Ｖꎬ ＷＯＬＶＥＲＴＯＮ Ｃꎬ ＺＵＮＧＥＲ Ａ. Ｐｈｙｓｉｃａｌ Ｒｅｖｉｅｗ Ｂ[Ｊ]ꎬ

１９９８ꎬ ５７(８): ４８１６－４８２８.

[６６] ＶＡＩＴＨＹＡＮＡＴＨＡＮ Ｖꎬ ＷＯＬＶＥＲＴＯＮ Ｃꎬ ＣＨＥＮ Ｌ Ｑ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ

[Ｊ]ꎬ ２００４ꎬ ５２(１０): ２９７３－２９８７.

[６７] ＫＩＭ Ｋꎬ ＺＨＯＵ Ｂꎬ ＷＯＬＶＥＲＴＯＮ Ｃ. Ｓｃｒｉｐｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[ Ｊ]ꎬ ２０１９ꎬ

１５９: ９９－１０３.

[６８] ＡＳＴＡ Ｍꎬ ＦＯＩＬＥＳ Ｓ Ｍꎬ ＱＵＯＮＧ Ａ Ａ. Ｐｈｙｓｉｃａｌ Ｒｅｖｉｅｗ Ｂ: Ｃｏｎｄｅｎｓｅｄ

Ｍａｔｔｅｒ[Ｊ]ꎬ １９９８ꎬ ５７(１８): １１２６５－１１２７５.

[６９] ＣＬＯＵＥＴ Ｅꎬ ＮＡＳＴＡＲ Ｍꎬ ＳＩＧＬＩ Ｃ. Ｐｈｙｓｉｃａｌ Ｒｅｖｉｅｗ Ｂ[Ｊ]ꎬ ２００４ꎬ ６９

(６): ０６４１０９(０６４１１４).

[７０] ＪＲ Ｒ Ｗ Ｈꎬ ＡＳＴＡ Ｍꎬ ＦＯＩＬＥＳ Ｓ Ｍꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ １９９８ꎬ

４６(１０): ３６６７－３６７８.

[７１] ＭＡＲＱＵＩＳ Ｅ Ａꎬ ＳＥＩＤＭＡＮ Ｄ Ｎ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ [ Ｊ]ꎬ ２００１ꎬ ４９:

１９０９－１９１９.

[７２] ＨＹＬＡＮＤ Ｒ Ｗ. Ｍｅｔａｌｌｕｒｇｉｃａｌ Ｔｒａｎｓａｃｔｉｏｎｓ Ａ [ Ｊ]ꎬ １９９２ꎬ ２３(７):

１９４７－１９５５.

[７３] ＷＡＴＡＮＡＢＥ Ｃꎬ ＫＯＮＤＯ Ｔꎬ ＭＯＮＺＥＮ Ｒ. Ｍｅｔａｌｌｕｒｇｉｃａｌ ａｎｄ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ

Ｔｒａｎｓａｃｔｉｏｎｓ Ａ[Ｊ]ꎬ ２００４ꎬ ３５(９): ３００３－３００８.

[７４] ＲＯＢＳＯＮ Ｊ Ｄꎬ ＪＯＮＥＳ Ｍ Ｊꎬ ＰＲＡＮＧＮＥＬＬ Ｐ Ｂ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ

２００３ꎬ ５１(５): １４５３－１４６８.

[７５] ＲＯＢＳＯＮ Ｊ Ｄꎬ ＰＲＡＮＧＮＥＬＬ Ｐ Ｂ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２００１ꎬ ４９(４):

５９９－６１３.

[７６] ＦＵＬＬＥＲ Ｃꎬ ＭＵＲＲＡＹ Ｊꎬ ＳＥＩＤＭＡＮ Ｄ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２００５ꎬ ５３

(２０): ５４０１－５４１３.

[７７] ＨＡＴＣＨ Ｊ Ｅ. Ａｌｕｍｉｎｕｍ: Ｐｒｏｐｅｒｔｉｅｓ ａｎｄ Ｐｈｙｓｉｃａｌ Ｍｅｔａｌｌｕｒｇｙ [Ｍ]ꎬ

Ｍｅｔａｌｓ Ｐａｒｋꎬ Ｏｈｉｏ: Ａｍｅｒｉｃａｎ Ｓｏｃｉｅｔｙ ｏｆ Ｍｅｔａｌｓꎬ １９９８: ４２４－４５０.

[７８] ＷＯＬＶＥＲＴＯＮ Ｃꎬ ＯＺＯＬＩ Š Ｖ. Ｐｈｙｓｉｃａｌ Ｒｅｖｉｅｗ Ｂ[Ｊ]ꎬ ２００６ꎬ ７３

(１４): １４４１０４ (１４４１１４).

[７９] ＪＩＡＮＧ Ｙꎬ ＳＭＩＴＨ Ｊ Ｒꎬ ＥＶＡＮＳ Ａ Ｇ. Ｐｈｙｓｉｃａｌ Ｒｅｖｉｅｗ Ｂ[Ｊ]ꎬ ２００６ꎬ ７４

(２２): ２２４１１０(２２４１１７).

[８０] ＯＺＯＬＩ Š Ｖꎬ ＡＳＴＡ Ｍ. Ｐｈｙｓｉｃａｌ Ｒｅｖｉｅｗ Ｌｅｔｔｅｒｓ[Ｊ]ꎬ ２００１ꎬ ８６(３):

４４８－４５１.

[８１] ＺＨＡＮＧ Ｙꎬ ＧＡＯ Ｋꎬ ＷＥＮ Ｓꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ａｌｌｏｙｓ ａｎｄ Ｃｏｍｐｏｕｎｄｓ

[Ｊ]ꎬ ２０１４ꎬ ５９０: ５２６－５３４.

[８２] ＩＫＥＳＨＩＴＡ Ｓꎬ ＳＴＲＯＤＡＨＳ Ａꎬ ＳＡＧＨＩ Ｚꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍｉｃｒｏｎ[Ｊ]ꎬ ２０１６ꎬ ８２:

１－８.

[８３] ＶＡＮ ＤＡＬＥＮ Ｍ Ｅꎬ ＫＡＲＮＥＳＫＹ Ｒ Ａꎬ ＣＡＢＯＴＡＪＥ Ｊ Ｒꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ

Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２００９ꎬ ５７(１４): ４０８１－４０８９.

[８４] ＭＡＯ Ｚꎬ ＳＥＩＤＭＡＮ Ｄ Ｎꎬ ＷＯＬＶＥＲＴＯＮ Ｃ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２０１１ꎬ

５９(９): ３６５９－３６６６.

[８５] ＳＯＮＧ Ｍꎬ ＤＵ Ｋꎬ ＨＵＡＮＧ Ｚ Ｙꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２０１４ꎬ ８１:

４０９－４１９.

(编辑　 吴　 锐)

８５７


