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摘　 要：Ｌ１２ 晶格结构 Ｎｉ３Ａｌ 相为航空发动机镍基高温合金最重要的强化相，其亚晶格上合金体系组

成元素的原子占位配置对热－力环境下服役性能起决定性作用。 针对 Ｌ１２⁃Ｎｉ３Ａｌ 内不同亚晶格上原子

占位的时－空信息追踪与第三合金化元素的占位能力评估，通过求解微观扩散动力学方程，构建三元

合金体系相场模型，得到单晶格格点原子密度分布，研究了经 ＦＣＣ→Ｌ１２＋Ｄ０２２相变路径后的 Ｎｉ⁃Ａｌ⁃Ｃｒ
与 Ｎｉ⁃Ａｌ⁃Ｖ 沉淀相 Ｌ１２⁃Ｎｉ３Ａｌ 中的原子占位。 结果表明，平衡期占位通过与时间相关的有序化过程消

除相变早期的同相 ／ 异相竞争生长，以及界面迁移对亚晶格上原子占位带来的随机波动性影响；Ｎｉ⁃Ａｌ⁃
Ｃｒ 与 Ｎｉ⁃Ａｌ⁃Ｖ 中 Ｎｉ３Ａｌ 相均为复合金属间化合物相，Ｎｉ、Ａｌ 亚晶格上反位、替位为双溶质比的函数；
Ｃｒ、Ｖ 添加对 Ｎｉ３Ａｌ 中不同亚晶格的反位、替位的影响具有明显差异性，与晶格类型、缺陷类型以及组

元类型相关。
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　 　 镍基高温合金是军 ／民用涡扇 ／涡喷发动机燃气

涡轮叶片关键材料，对化学能－机械能转换起主要

作用［１］，承受极端超高温－超重力工作环境。 其优

异的高温力学性能主要源于此类材料中面心立方固

溶体中镶嵌弥散沉淀的共格 Ｌ１２ 晶体结构的 Ｎｉ３Ａｌ
相［２⁃４］。 对于 Ｌ１２⁃Ｎｉ３Ａｌ 的研究一直是材料科学与

工程中的热点问题，研究角度涉及凝聚态性质、力学

等，研究方法涉及理论计算、实验等，研究尺度涉及

原子、微观、介观以及宏观等。 当前，针对 Ｌ１２⁃Ｎｉ３Ａｌ
的各种研究切入点呈现出多样性特点，但不同方面

的研究均指向一个共性的目的：提高 Ｌ１２⁃Ｎｉ３Ａｌ 的高

温力学性能。
材料科学与工程领域中，镍基高温合金通常以

Ｎｉ⁃Ａｌ 二元系统为基础合金，通过添加多种合金化元

素构成形成 Ｎｉ⁃Ａｌ⁃Ｘｉ（ ｉ 为不同合金元素）多元合金

系统来调控相变后材料整体性能已成为共识，是一

种常用的工程技术手段。 合金元素的添加一方面在

原子尺度上改善了工程材料组成相（基体相、强化

相等）的基本物理性质，另一方面，在微观尺度上，
新组元的引入在基础合金系统中产生其他种类的强

化相，对工程材料的整体宏观性能进行调控，使其满

足不同的服役环境。 从介观尺度出发，工程材料宏

观性能是其不同性能的组成相之间微观尺度协同作

用的结果；从微观尺度出发，决定组成相的物理、力
学性能等凝聚物理参数 （如弹性模量、晶胞参数

等），是其组成元素之间原子有序化堆垛（如原子占

位、反位、空位、替位等）协同作用的结果［５］。 但是，
目前现有材料表征技术难以实现三维块体材料内部

的原子尺度行为时－空演化信息追踪，大部分检测

表征为基于静态实验结果进行的信息提取。
对于 Ｌ１２⁃Ｎｉ３Ａｌ，Ｗｕ 等［６］ 利用第一性原理计算

研究了 Ｚｒ 掺杂在 Ｎｉ３Ａｌ 中的亚晶格占位，发现 Ｚｒ 占
位与其本身掺杂后引起的晶格畸变有关：在不超过

畸变临界值时，Ｚｒ 优先占位 Ａｌ 亚晶格。 Ｌｉｕ 等［７］ 计

算了 Ｍｎ 在 Ｎｉ３Ａｌ 相中的择优占位，发现在 Ｌ１２ 晶粒

边界处 Ｍｎ 倾向于占据 Ｎｉ 亚晶格而非 Ａｌ 亚晶格。
Ｉｖａｎｏｖｓｋｉ 等［８］利用穆斯堡尔谱结合从头算起法研

究了贫 Ｆｅ 型（Ｎｉ，Ａｌ） ３Ａｌ 中的 Ｆｅ 掺杂，发现 Ｆｅ 原子
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在 Ｎｉ 亚晶格产生替位现象。 Ａｌｉ 等［９］通过建立双亚

晶格模型，研究了 Ｃｏ、Ｃｒ、Ｃｕ、Ｆｅ、Ｍｎ、Ｍｏ、Ｒｅ、Ｔａ、Ｔｉ、
Ｖ、Ｗ 在 Ｎｉ３Ａｌ 中的择位倾向，发现第三合金组元在

Ｎｉ３Ａｌ 中的占位与 ｃＮｉ ∶ ｃＡｌ存在相关性，Ｃｏ、Ｍｎ、Ｔｉ 总
是优先占位 Ｎｉ 亚晶格，而 Ｃｒ、Ｃｕ、Ｆｅ 等的占位还与

温度存在一定关系。 Ｚｈｕ 等［１０］ 通过在 Ｎｉ⁃ＦＣＣ 无序

固溶体中掺杂 Ｒｅ、Ｔａ、Ｗ，构建 Ｎｉ⁃ＦＣＣ⁃Ｎｉ３Ａｌ⁃Ｌ１２ 界

面，计算得出 ３ 种元素均倾向于占据 Ｎｉ３Ａｌ 的 Ａｌ 亚
晶格。 通过构建超胞结构，Ｅｒｉｓ 等［５］ 计算了 Ｎｂ、Ｔｉ、
Ｃｒ、Ｃｏ 在 Ｎｉ３Ａｌ 中的占位，发现 Ｎｂ、Ｔｉ、Ｃｒ 倾向于占

据 Ａｌ 亚晶格而 Ｃｏ 在 Ａｌ、Ｎｉ 亚晶格择位性不明显。
目前，国内外对 Ｎｉ３Ａｌ 中亚晶格上原子占位的研究

主要集中于计算材料学方面，在实验学上研究较少，
且由于技术限制，理论计算侧重于静态搭建晶体结

构后的计算，具有预设性的特点。
基于金属间化合物晶格上原子占位对镍基单

晶 ／多晶高温合金性能影响的本源性，以及时－空演

化追踪的困难性，展开基于相变过程的原子占位演

化分析，进一步评价不同合金元素在相同亚晶格上

的占位具有重要意义。 本文以在 Ｎｉ⁃Ａｌ 二元合金系

统中添加 Ｃｒ、Ｖ 元素作为研究对象，进行以下研究：
１） 基于工程热处理实际过程，建立能够表征以

相变过程 ／路径为出发点的 Ｌ１２⁃Ｎｉ３Ａｌ 内原子占位配

置的预测方法；
２） 针对单体系三元合金，明确相变后双溶质比

对 Ｌ１２ 不同亚晶格上原子占位的影响规律；
３） 基于获取的与相变过程关联的原子占位信

息，尝试将其用于评价第三合金化元素在 Ｌ１２ 相同

亚晶格格点上的占位能力差异，为通过添加合金化

元素调控合金宏观性质提供原子层面的相场学

信息。

１　 相场模型

１．１　 动力学方程及模型建立

微观相场模型的动力学方程由 Ｋｈａｃｈａｔｕｒｙａｎ［１１］

创建，是连续相场的离散晶格格点模式，将连续相场

处理的纳米尺度空间尺度扩展到原子级别的晶格格

点尺度。 Ｐｏｄｕｒｉ 和 Ｃｈｅｎ［１２］ 首先将此相场模型应用

于模型合金及工程合金，用于研究合金固态相变过

程中的各种凝聚态现象［１３⁃１６］。
微观相场模型以计算刚性晶格点阵上每一格点

处不同合金元素原子的占位几率（ｏｃｃｕｐａｔｉｏｎ ｐｒｏｂａ⁃
ｂｉｌｉｔｙ，ＯＰ）为数学核心。

ｄｎ（ｒ，ｔ）
ｄｔ

＝
Ｃ０（１ － Ｃ０）

ｋＢＴ
∑
ｒ′
Ｌ０（ｒ，ｒ′）

δＦ
δｎ（ｒ，ｔ）

（１）

式中： ｎ（ｒ，ｔ） 为原子占位几率；Ｃ０ 为溶质浓度；
Ｌ０（ｒ，ｒ′） 为原子跃位的几率系数；Ｆ 为自由能。

对于 Ａ⁃Ｂ 二元合金系统，任意一晶格格点处需

要求解 Ａ，Ｂ ２ 种原子的占位几率 ｎＡ，ｎＢ；对于 Ａ⁃Ｂ⁃Ｃ
三元合金系统，则需要求解任意一晶格格点处 Ａ，Ｂ，
Ｃ ３ 种原子的占位几率 ｎＡ，ｎＢ，ｎＣ。

对于三元合金系统，由于任意晶格格点处只能

被 Ａ，Ｂ，Ｃ ３ 种原子占据，存在 ｎＡ ＋ ｎＢ ＋ ｎＣ ＝ １ 恒成

立。 因此，只需求解任意晶格格点上 ２ 种原子占位

几率即可得到第三组元的原子占位几率。 在三维正

空间中，由（１） 式可得 Ａ⁃Ｂ⁃Ｃ 系统中任意晶格格点

位置 ｒ 处的微观动力学方程为

ｄｎＡ（ｒ，ｔ）
ｄｔ

＝ １
ｋＢＴ

∑
ｒ′

ＬＡＡ（ｒ，ｒ′）
∂Ｆ

∂ｎＡ（ｒ′，ｔ）
＋ ∑

ｒ′
ＬＡＢ（ｒ，ｒ′）

∂Ｆ
∂ｎＢ（ｒ′，ｔ）

é

ë
êê

ù

û
úú ＋ ξ（ｒ，ｔ）

ｄｎＢ（ｒ，ｔ）
ｄｔ

＝ １
ｋＢＴ

∑
ｒ′

ＬＢＡ（ｒ，ｒ′）
∂Ｆ

∂ｎＡ（ｒ′，ｔ）
＋ ∑

ｒ′
ＬＢＢ（ｒ，ｒ′）

∂Ｆ
∂ｎＢ（ｒ′，ｔ）

é

ë
êê

ù

û
úú ＋ ξ（ｒ，ｔ）

ì

î

í

ï
ïï

ï
ïï

（２）

式中： ｔ 为时间；ｋＢ 为 Ｂｏｌｔｚｍａｎｎ 常数；Ｌαβ（α，β ＝ Ａ，
Ｂ） 为单位时间 α 与 β 原子在晶格位置 ｒ与 ｒ′上进行

跃位的几率系数；Ｔ 为绝对温度；ξ（ｒ，ｔ） 为噪声项，
主要起到引发结构 － 能量起伏作用。

对于 Ａ⁃Ｂ⁃Ｃ 系统，在平均场自由能近似下，其自

由能Ｆ为 ｎ，Ｔ以及三元素原子间相互作用势 Ｖαβ（α，

β ＝ Ａ，Ｂ） 的函数，如（３）式所示。

Ｆ ＝－ １
２ ∑ｒ

∑
ｒ′

［Ｖαβ（ｒ，ｒ′）ｎα（ｒ）ｎβ（ｒ′）］ ＋

　 ｋＢＴ∑
ｒ
ｎα（ｒ）ｌｎｎα（ｒ） （３）

式中： Ｖαβ 为 α 与 β 原子之间相互作用势。
（２） 式与（３） 式分别为正空间下 Ａ⁃Ｂ⁃Ｃ 系统的

·６８２·
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扩散动力学方程、体系自由能表达式，求解正空间下

ｎＡ，ｎＢ，ｎＣ 数值， 需对（２） 式在傅里叶空间进行求

解。 傅里叶空间中，将（３） 式代入（２） 式可得

ｄ􀭵ｎＡ（ｋ，ｔ）
ｄｔ

＝
􀭵ＬＡＡ（ｋ）ＶＡＣ（ｋ）􀭵ｎＡ（ｋ，ｔ）

ｋＢＴ
＋
􀭵ＬＡＡ（ｋ）􀭵ｎＢ（ｋ，ｔ）

２ｋＢＴ
［ － ＶＡＢ（ｋ） ＋ ＶＡＣ（ｋ） ＋ ＶＢＣ（ｋ）］ ＋

　 􀭵ＬＡＡ（ｋ） ｌｎ
ｎＡ（ｒ，ｔ）

１ － ｎＡ（ｒ，ｔ） － ｎＢ（ｒ，ｔ）
é

ë
ê
ê

ù

û
ú
ú

ｋ

＋
􀭵ＬＡＢ（ｋ）ＶＢＣ（ｋ）􀭵ｎＢ（ｋ，ｔ）

ｋＢＴ
＋

　
􀭵ＬＡＢ（ｋ）􀭵ｎＡ（ｋ，ｔ）

２ｋＢＴ
［ － ＶＡＢ（ｋ） ＋ ＶＡＣ（ｋ） ＋ ＶＢＣ（ｋ）］ ＋ 􀭵ＬＡＢ（ｋ） ｌｎ

ｎＢ（ｒ，ｔ）
１ － ｎＡ（ｒ，ｔ） － ｎＢ（ｒ，ｔ）

é

ë
ê
ê

ù

û
ú
ú

ｋ

＋ ξ（ｋ，ｔ）

ｄ􀭵ｎＢ（ｋ，ｔ）
ｄｔ

＝
􀭵ＬＢＡ（ｋ）ＶＡＣ（ｋ）􀭵ｎＡ（ｋ，ｔ）

ｋＢＴ
＋
􀭵ＬＢＡ（ｋ）􀭵ｎＢ（ｋ，ｔ）

２ｋＢＴ
［ － ＶＡＢ（ｋ） ＋ ＶＡＣ（ｋ） ＋ ＶＢＣ（ｋ）］ ＋

　 􀭵ＬＢＡ（ｋ） ｌｎ
ｎＡ（ｒ，ｔ）

１ － ｎＡ（ｒ，ｔ） － ｎＢ（ｒ，ｔ）
é

ë
ê
ê

ù

û
ú
ú

ｋ

＋
􀭵ＬＢＢ（ｋ）ＶＢＣ（ｋ）􀭵ｎＢ（ｋ，ｔ）

ｋＢＴ
＋

　
􀭵ＬＢＢ（ｋ）􀭵ｎＡ（ｋ，ｔ）

２ｋＢＴ
［ － ＶＡＢ（ｋ） ＋ ＶＡＣ（ｋ） ＋ ＶＢＣ（ｋ）］ ＋ 􀭵ＬＢＢ（ｋ） ｌｎ

ｎＢ（ｒ，ｔ）
１ － ｎＡ（ｒ，ｔ） － ｎＢ（ｒ，ｔ）

é

ë
ê
ê

ù

û
ú
ú

ｋ

＋ ξ（ｋ，ｔ） （４）

式 中： 􀭵ｎα（ｋ，ｔ），􀭵Ｌαβ（ｋ），Ｖαβ（ｋ），ξ（ｋ，ｔ） 分 别 为

ｎα（ｋ，ｔ），Ｌαβ（ｒ，ｒ′），Ｖαβ（ｒ，ｒ′），ξ（ｒ，ｔ） 的傅里叶空

间 变 形 式； ［ｌｎ
ｎＡ（ｒ，ｔ）

１ － ｎＡ（ｒ，ｔ） － ｎＢ（ｒ，ｔ）
］ ｋ 为 ｌｎ

ｎＡ（ｒ，ｔ）
１ － ｎＡ（ｒ，ｔ） － ｎＢ（ｒ，ｔ）

的傅里叶空间变换形式。 二

元、三元系统的微观扩散模型详细求解过程可参阅

文献［１２，１７⁃２１］，本文不再详细展开。
１．２　 材料与实验参数

本模拟实验研究对象为 Ｎｉ⁃Ａｌ⁃Ｖ、Ｎｉ⁃Ａｌ⁃Ｃｒ 双三

元系统，模拟时三元系统初始状态均为理想无序固

溶体，具体参数选择列于表 １～２。
表 １　 三元系统实验参数选择

合金系 晶格矩阵 单位步长 总步长

Ｎｉ⁃Ａｌ⁃Ｖ １２８×１２８ ０．０００ １ ５００ ０００
Ｎｉ⁃Ａｌ⁃Ｃｒ １２８×１２８ ０．０００ １ ５００ ０００

表 ２　 三元系统相互作用势

合金系
第 １
紧邻

第 ２
紧邻

第 ３
紧邻

第 ４
紧邻

Ｎｉ⁃Ａｌ⁃Ｖ
Ｎｉ⁃Ａｌ［１３，２２］ １２２．３ ６．０ １６．５８ －６．８２
Ｎｉ⁃Ｖ［１３］ １０７．２ ３２．０ －９．６ １２．８
Ａｌ⁃Ｖ［１３］ ４０．０ －３０．０ －８０．０ ０．０

Ｎｉ⁃Ａｌ⁃Ｃｒ
Ｎｉ⁃Ａｌ［１３，２２］ １２２．３ ６．０ １６．５８ －６．８２
Ｎｉ⁃Ｃｒ［２２］ －８４．８ ４６．８ １０．４ －３３．２
Ａｌ⁃Ｃｒ［２２］ －１４０．０ －４０．０ ７４．５ ０．０

１．３　 Ｌ１２ 晶格结构的相场原子尺度表达

图 １ 为无序固溶体及 Ｌ１２ 晶体结构三维正空间

晶胞图及其在相场中的晶格表达形式。

图 １　 无序固溶体及 Ｌ１２ 的晶胞结构及其投影

图 １ａ）为无序固溶体，面心立方结构，其 ８ 个顶

角及 ６ 个面心位置被 Ｎｉ、Ａｌ 原子随机占据。 图 １ｂ）
为 Ｌ１２ 结构的 Ｎｉ３Ａｌ，其 ８ 个顶角位置被 Ａｌ 原子（红
球）占据而 ６ 个面心位置被 Ｎｉ 原子（蓝球）所占据。
仿真模拟实验时，采用相场法的通用处理手段：三维

问题在二维尺度内处理。 无序固溶体、Ｌ１２ 晶格结

构的相场表达基于其三维正空间晶胞的二维投影，

·７８２·
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即图 １ 中以彩色正方格点代替二维晶胞投影中的原

子。 图 １ 中无序固溶体、Ｌ１２ 均为 ３×３ 的方格格子

图。 对于图 １ｂ）所示 Ｌ１２ 结构，８ 个顶角为等价的

Ａｌ 亚晶格，６ 个蓝色面心位置为 Ｎｉ 亚晶格。 由于 Ｎｉ
亚晶格沿［１００］方向进行堆垛时，属于非等价层，因
此将 Ｎｉ 亚晶格进一步细分为 Ｎｉ⁃α 位与 Ｎｉ⁃β 位。

２　 结果与讨论

图 ２ 为相场对三元 Ａ⁃Ｂ⁃Ｃ 系统相变模拟结束后

得到微观形貌图。

图 ２　 三元 Ａ⁃Ｂ⁃Ｃ 系统相变完成后 Ｌ１２ ⁃Ｎｉ３Ａｌ 微观形貌图

　 　 图 ２ 中呈现颗粒分布态为 Ｌ１２ 沉淀析出相，其
基本结构放大图见右下角，其中黄色格点为 Ａｌ 亚晶

格格点，十字蓝色格点为 Ｎｉ 亚晶格。 本模拟中，Ｎｉ⁃
Ａｌ⁃Ｖ、Ｎｉ⁃Ａｌ⁃Ｃｒ 相变过程类似，且均属于 ＦＣＣ→Ｌ１２＋
Ｄ０２２结构相分离类型。 相变后微观形貌上的差异主

要表现在 Ｌ１２，Ｄ０２２ 两相各自单体形貌及体积分数

比例。
２．１　 Ａｌ 亚晶格占位分析

图 ３ 为不同 ｃＡｌ ∶ ｃＶ 下基于相变过程的 Ｎｉ 原
子、Ｖ 原子在 Ａｌ 亚晶格（见图 １ｂ）红色点阵）上的原

子占位演化全程图。
图 ３ａ）和图 ３ｃ）分别为 Ｎｉ、Ｖ 在 Ａｌ 亚晶格相变

全过程原子占位演化，不同 ｃＡｌ ∶ ｃＶ 下，Ｎｉ 在 Ａｌ 亚晶

格的反位占位 ＮｉＡｌ均经历一个较高的峰值期，该峰

值的出现与相变过程有关，促使峰值出现的原因是

此处存在 Ｌ１２→Ｌ１２ 之间的结构转变。 以图 ３ａ）中

ｃＡｌ ＝ ０．１５ 时为例，ｔ＜２５ ０００ 之前形成的 Ｌ１２ 结构的

Ｎｉ、Ａｌ 亚晶格，当其紧邻区域存在不同点阵周期的

Ｌ１２ 有序畴时，由于同相竞争生长，会被其紧邻的

Ｌ１２ 有序畴通过类似 Ｏｓｔｗａｌｄ Ｒｉｐｅｎｉｎｇ 效应吞噬，造
成 Ｎｉ→Ａｌ、Ａｌ→Ｎｉ 亚晶格的转变。 图 ２ 中横坐标为

８０，纵坐标为［７５，１００］的位置中有 ３ 个有序区域，
当中间较小沉淀相被两侧任一较大沉淀相吞噬，则
该区域内 Ｎｉ、Ａｌ 亚晶格产生一次点阵互换， 会引起

图 ３　 不同 Ａｌ 浓度 ｃＡｌ下 Ｎｉ⁃Ａｌ⁃Ｖ 相变过程中 Ｎｉ、Ｖ 在 Ａｌ 亚晶格占位演化

·８８２·
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峰值的转变。 当不存在竞争性生长时，有序界面的

迁移也会引起晶格点阵周期的改变，例如，在体心立

方合金中，Ｂ２ 反相畴界迁移时，该界面扫过的区域

均会改变一次晶体点阵［２３⁃２４］。 但对于 Ｌ１２ 型点阵，
颗粒 ／有序区域边缘会产生有序退化现象，即完全有

序化的阵点产生逆向无序化，此时也会引起曲线上

的峰值现象。 图 ３ｂ）为图 ３ａ）的放大图：Ｎｉ 在 Ａｌ 亚
晶格上占位约在时间 ｔ ＝ １００ ０００ 之后达到平衡数

值，不同 ｃＡｌ ∶ ｃＶ 下 Ｎｉ 原子在此亚晶格上占位仅呈

现出微小的波动。 图 ３ 中显示 ｃＡｌ ∶ ｃＶ 变化时，Ｎｉ 在
Ａｌ 亚晶格占位分级明显且具有规律性：随着 Ａｌ 浓
度的增加（Ｖ 浓度的减小），Ｎｉ 在 Ａｌ 亚晶格上的占

位逐渐减弱。
图 ３ｃ）为 Ｖ 原子在 Ａｌ 亚晶格相变全过程原子

占位演化图。 不同 ｃＡｌ ∶ ｃＶ 下，Ｖ 在 Ａｌ 亚晶格相上

的替位演化 ＶＡｌ与 ＮｉＡｌ占位演化相似，同样出现峰

值，但峰值之间存在较大差异，ｃＡｌ ＝ ０．１５ 时峰值最

大，ｃＡｌ ＝ ０．１７ 时峰值最小。 图 ３ｃ）显示 ｔ＝ １００ ０００ 之

后 ＶＡｌ替位演化趋于平衡，其放大图见图 ３ｄ）。 图

３ｄ）显示不同 ｃＡｌ ∶ ｃＶ 下，占位数值波动较大，但波动

区间在［０．２３８，０．２５２］，且 ＶＡｌ占位未像 ＮｉＡｌ占位一

样表现出明显的 ｃＡｌ ∶ ｃＶ 依赖特征，即 ＶＡｌ占位具有

无规律性特点。

２．２　 Ｎｉ⁃α亚晶格占位分析

图 ４ 为不同 ｃＡｌ ∶ ｃＶ 下基于相变过程的 Ａｌ 原
子、Ｖ 原子在 Ｎｉ⁃α 亚晶格（见图 １ｂ）蓝色点阵（００１）
面心处）上的原子占位演化全程图。

图 ４ａ）为 Ａｌ 在 Ｎｉ 亚晶格的反位占位 ＡｌＮｉ随相

变过程演化。 ＡｌＮｉ占位约在 ｔ＝ ５０ ０００ 之后达到一均

衡数值，在此之前，不同 ｃＡｌ ∶ ｃＶ 下均经历一个峰值

与谷值期，其中，峰值期以 ｃＡｌ ＝ ０． １３ 时最大，约为

０．７３，谷值期出现在占位平衡期之前，不同 ｃＡｌ ∶ ｃＶ
下谷值变化剧烈，与峰值特征相同，谷值不具备随

ｃＡｌ ∶ ｃＶ 变化而规律性变化的特征。 例如，谷值最低

点出现在 ｃＡｌ ＝ ０．１５ 时，约为 ０．４。 图 ４ｂ）为 ＡｌＮｉ占位

演化局部放大图，不同 ｃＡｌ ∶ ｃＶ 下，ＡｌＮｉ经过谷值期后

迅速到达平衡值。 在随后的相变过程中波动较小。
图 ４ｂ）中数值结果显示：随着 ｃＡｌ的逐渐升高（Ｖ 浓

度逐渐减小），ＡｌＮｉ反位占位逐渐增强。 这种反位行

为随溶质增强的变化特征与 Ｂ２ 型金属间化合物中

出现的溶质浓度增多反位缺陷变小不同［２５］。 主要

是由于 Ｂ２ 型金属间化合物析出为等成分有序化，
溶质与溶剂元素比愈接近 １ ∶ １，则沉淀相愈接近理

想结构。 而 Ｌ１２ 沉淀相析出机理为形核－长大机制，
在相变早期，Ａｌ 浓度处于过饱和状态，因此析出的

Ｌ１２ 新相处于 Ａｌ 过饱和态。 基于相变遗传效应，
Ａ⁃Ｂ⁃Ｃ系统内初始 Ａｌ 浓度越高，则 ＡｌＮｉ反位愈强烈。

图 ４　 不同 Ａｌ 浓度 ｃＡｌ下 Ｎｉ⁃Ａｌ⁃Ｖ 相变过程中 Ａｌ、Ｖ 在 Ｎｉ⁃α 亚晶格占位演化

·９８２·
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　 　 图 ４ｃ）为 Ｖ 在 Ｎｉ 亚晶格相变全过程中替位占

位 ＶＮｉ演化图，其放大图为图 ４ｄ）。 图 ４ｄ）显示，ＶＮｉ

替位演化约在 ｔ ＝ ２００ ０００ 进入平衡期，此后不同浓

度下 ＶＮｉ替位数值存在一定波动，但总体上波动幅

度较小且梯度分级明显。 相变结束后，最终平衡期

数值结果显示随着 ｃＡｌ ∶ ｃＶ 的逐渐增加，ＶＮｉ替位逐

渐增强。
２．３　 第三溶质对 Ｌ１２ 亚晶格占位影响

为进一步研究三元合金系统中第三溶质元素、
双溶质比下 Ａ⁃Ｂ⁃Ｃ 合金相变后 Ｌ１２ 有序相中原子占

位，分别对 Ｎｉ⁃Ａｌ⁃Ｖ、Ｎｉ⁃Ａｌ⁃Ｃｒ 相变后 Ｌ１２⁃Ｎｉ３Ａｌ 中亚

晶格原子占位进行研究。
图 ５ 为不同双溶质比 ｃＡｌ ∶ ｃＭ （Ｍ ＝ Ｖ，Ｃｒ） 下

Ｎｉ３Ａｌ 中 Ｎｉ 在 Ａｌ 亚晶格 ＮｉＡｌ占位随相变演化全程

图。 其中，不同双溶质比下 Ｎｉ⁃Ａｌ⁃Ｖ、Ｎｉ⁃Ａｌ⁃Ｃｒ 系统

演化曲线均呈现出下降－平衡特点，主要原因为 Ｎｉ
在 Ａｌ 亚晶格为反位占位。 不同 ｃＡｌ ∶ ｃＣｒ下 ＮｉＡｌ演化

曲线会出现不同变化特点，例如：图 ５ｂ）与图 ５ｃ）中
ＮｉＡｌ占位出现短暂的平台期，主要原因为此处存在

短暂的过渡相或恰好属于其他结构相（如 Ｄ０２２）的
Ｎｉ 亚晶格。 图 ５ 中平衡期结果对比表明：第三组元

浓度相同情况下，Ｃｒ 元素对 ＮｉＡｌ的反位促进作用明

显更强。 此外，Ｎｉ⁃Ａｌ⁃Ｃｒ 系统中平衡期 ＮｉＡｌ 数值显

示，随 ｃＡｌ ∶ ｃＣｒ 逐渐增加，ＮｉＡｌ 占位逐渐降低，这与

Ｎｉ⁃Ａｌ⁃Ｖ系统中 ＮｉＡｌ反位占位（见图 ３ｂ））变化趋势

一致。

图 ５　 Ｎｉ⁃Ａｌ⁃Ｖ 与 Ｎｉ⁃Ａｌ⁃Ｃｒ 系统不同双溶质比下 Ｌ１２ ⁃Ｎｉ３Ａｌ 中 Ｎｉ 在 Ａｌ 亚晶格占位

　 　 图 ３～４ 的全程演化图表明，不同亚晶格上原子

占位演化前期易受具体相变路径的影响，相变过程

中各种凝聚态现象的短暂性影响可以通过时间的延

长得以消除。 为更清晰地对比双溶质占位，图 ６ 给

出了不同双溶质比 ｃＡｌ ∶ ｃＭ（Ｍ ＝ Ｖ，Ｃｒ）下 Ｎｉ３Ａｌ 中
Ｃｒ、Ｖ 在 Ａｌ 亚晶格上的替位占位结果。 图 ６ 中数值

结果显示：Ｃｒ 在 Ａｌ 亚晶格的替位呈现出函数特征，
ＣｒＡｌ替位随 ｃＡｌ ∶ ｃＣｒ的增加（Ｃｒ 浓度降低）呈单调下

降趋势。 此外，当 ｃＡｌ ∶ ｃＭ 小于或等于 １５ ∶ １０ 时，
ＣｒＡｌ替位能力远远高于 ＶＡｌ替位，即 ＶＡｌ小于 ＣｒＡｌ。 然

而，图 ６ 中结果进一步表明，当 ｃＡｌ ∶ ｃＭ 大于 １５ ∶ １０
时，ＣｒＡｌ与 ＶＡｌ替位对比会产生跳跃性逆转，Ｖ 在 Ａｌ
亚晶格的占位超过 Ｃｒ，出现 ＶＡｌ大于 ＣｒＡｌ。 这表明，

Ａｌ 亚晶格上替位结构的控制可以通过改变第三组

元合金成分来实现，对于多组元合金点缺陷控制具

有积极意义。

图 ６　 双溶质比下 Ｌ１２ ⁃Ｎｉ３Ａｌ 中 Ｃｒ、Ｖ 在 Ａｌ 亚晶格占位

·０９２·
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２．４　 Ｎｉ⁃β亚晶格占位分析

图 ７ 为同双溶质比 ｃＡｌ ∶ ｃＭ（Ｍ ＝Ｖ，Ｃｒ）下 Ｎｉ３Ａｌ
中 Ｃｒ，Ｖ 添加对 Ａｌ 在 Ｎｉ⁃β 亚晶格（见图 １ｂ）蓝色点

阵（０１０）面心处）上的原子占位影响的演化全程图。
图 ７ 中结果显示随 ｃＡｌ ∶ ｃＭ 的增加，Ａｌ 在 Ｎｉ⁃β 亚晶

格上的占位区别逐渐变小，但 ｃＡｌ ∶ ｃＭ 的变化不改变

Ｎｉ⁃Ａｌ⁃Ｃｒ 系统相变后其 Ｌ１２ 结构中 ＡｌＮｉ反位强于 Ｎｉ⁃
Ａｌ⁃Ｖ 的特征。 图 ７ 中 Ｎｉ⁃Ａｌ⁃Ｖ、Ｎｉ⁃Ａｌ⁃Ｃｒ 系统 Ｎｉ⁃β
亚晶格第三组元占位趋势对比分析见图 ８。

图 ７　 不同 Ａｌ 浓度 ｃＡｌ下 Ｎｉ⁃Ａｌ⁃Ｍ（Ｍ＝Ｖ，Ｃｒ）相变过程中 Ａｌ 在 Ｎｉ 亚晶格占位演化

　 　 图 ８ 中数值结果显示，Ｎｉ⁃β 亚晶格上，Ｎｉ⁃Ａｌ⁃Ｃｒ
系统中 ＣｒＡｌ整体呈现出弱的降低趋势；但 Ｎｉ⁃Ａｌ⁃Ｖ 系

统中，ＶＮｉ整体呈现出明显的单调上升趋势。

图 ８　 双溶质比下 Ｌ１２ ⁃Ｎｉ３Ａｌ 中 Ａｌ 在 Ｎｉ⁃β 亚晶格占位

图 ９ 为不同双溶质比下 Ｌ１２⁃Ｎｉ３Ａｌ 中 Ｃｒ、Ｖ 在

Ｎｉ⁃β 亚晶格占位。 图 ９ 中数值结果显示，Ｎｉ⁃Ａｌ⁃Ｃｒ
与 Ｎｉ⁃Ａｌ⁃Ｖ 系统中第三溶质替位占位具有完全相反

的变化趋势：Ｃｒ 在 Ｎｉ⁃β 亚晶格占位随 ｃＡｌ ∶ ｃＣｒ的升

高（Ｃｒ 浓度降低）呈现单调降低状态，Ｖ 在 Ｎｉ⁃β 亚

晶格占位随 ｃＡｌ ∶ ｃＶ 的升高（Ｖ 浓度降低）呈现出单

调上升状态。 Ｎｉ３Ｖ⁃Ｎｉ３Ａｌ 伪二元系统中，随着 Ｖ 浓

度的降低（Ａｌ 浓度的增加），在 Ｄ０２２ ＋Ｌ１２ 双相区中

沉淀平衡杠杆线逐渐右移，Ｌ１２ 相体积分数逐渐增

多。 在经典形核－长大机制下，Ｌ１２ 相为先析相，其
形核之前早期的过饱和原子聚集区中可以大量溶解

Ｖ 原子，在随后的形核－长大、有序化过程中，Ｄ０２２有

序相需克服更大的相变阻力才能析出。 因此，在逐

渐变小的 Ｖ 浓度下，却存在更多的 Ｖ 原子溶解在

Ｌ１２ 相中。

图 ９　 双溶质比下 Ｌ１２⁃Ｎｉ３Ａｌ 中 Ｃｒ、Ｖ 在 Ｎｉ⁃β 亚晶格占位

此外，图 ９ 中结果显示，第三溶质组元相同情况

下，Ｃｒ 占据 Ｎｉ⁃β 亚晶格能力要远超 Ｖ，例如，在

ｃＡｌ ∶ ｃＭ ＝ １７ ∶ ９ 时，ＣｒＮｉ ∶ ＶＮｉ约为 ４ ∶ １。 在 Ｎｉ⁃Ａｌ⁃Ｃｒ
系统中，Ｎｉ３Ｃｒ 在双相竞争生长中析出能力弱于

·１９２·
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Ｎｉ３Ｖ 在双相竞争生长中析出力，因此较多的 Ｃｒ 原

子占据 β 亚晶格。

３　 结　 论

本文基于微观晶格扩散理论，通过构建包含双

溶质的 Ｎｉ⁃Ａｌ⁃Ｖ 与 Ｎｉ⁃Ａｌ⁃Ｃｒ ２ 种三元合金系统，研究

了基于 ＦＣＣ→Ｌ１２ ＋Ｄ０２２相变路径的 Ｌ１２⁃Ｎｉ３Ａｌ 相内

亚晶格原子占位，主要结论如下：
１） 相变早期过程中界面迁移、同相 ／异相竞争

生长对 Ｌ１２ 不同亚晶格上的不同元素占位存在短暂

的波动性影响，表现形式为占位曲线的峰值或谷值，
随后依赖时间的有序化将消除此种波动对原子占位

的影响；
２） 对于 Ｎｉ⁃Ａｌ⁃Ｖ 系统，随着双溶质比 ｃＡｌ ∶ ｃＶ 的

增加，Ｎｉ 在 Ａｌ 亚晶格上的 ＮｉＡｌ占位逐渐减弱，与此

相反，ＡｌＮｉ反位占位亦随双溶质比的增加而逐渐增

强；ＶＡｌ占位与 ｃＡｌ ∶ ｃＶ 双溶质比无关，不具有溶质浓

度依赖性，但 ＶＮｉ 替位占位随溶质比的增加逐渐

增强。
３） 对于 Ｌ１２ 内 Ａｌ 亚晶格，第三组元浓度 Ｍ

（Ｍ＝Ｃｒ，Ｖ）相同情况下，Ｃｒ 元素对 ＮｉＡｌ的反位促进

作用总是优于 Ｖ 元素；当增加 ｃＡｌ ∶ ｃＭ 时，Ａｌ 在 Ｎｉ⁃
Ａｌ⁃Ｖ 与 Ｎｉ⁃Ａｌ⁃Ｃｒ 系统中 Ｌ１２ 内 Ｎｉ⁃β 亚晶格上的反

位占位区别逐渐缩小，但 ｃＡｌ ∶ ｃＭ 的变化不改变 Ｎｉ⁃
Ａｌ⁃Ｃｒ 系统相变后其 Ｌ１２ 结构中 ＡｌＮｉ反位强于 Ｎｉ⁃Ａｌ⁃
Ｖ 系统的特征。

４） 对于 Ｎｉ⁃Ａｌ⁃Ｃｒ 系统，相变后 Ｌ１２ 结构中 ＣｒＮｉ

替位占位随着 ｃＡｌ ∶ ｃＣｒ的增加，整体呈现降低趋势，
而平衡期 ＮｉＡｌ数值表明 ＮｉＡｌ占位随双溶质比的增加

呈现出单调降低趋势。
５） Ｎｉ⁃Ａｌ⁃Ｃｒ 与 Ｎｉ⁃Ａｌ⁃Ｖ 系统中第三溶质替位占

位具有完全相反的变化趋势，Ｃｒ 在 Ｎｉ⁃β 亚晶格占

位随 ｃＡｌ ∶ ｃＣｒ的升高呈现出单调下降，而 Ｖ 在 Ｎｉ⁃β
亚晶格占位随 ｃＡｌ ∶ ｃＶ 的升高呈现出单调上升状态；
第三溶质组元相同情况下，Ｃｒ 占据 Ｎｉ⁃β 亚晶格能

力要远超 Ｖ。
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