
ЖЭТФ, 2018, том 154, вып. 6 (12), стр. 1136–1150 c© 2018

ВЛИЯНИЕ ПРИМЕСЕЙ НА ЭНЕРГИЮ ОБРАЗОВАНИЯ
ТОЧЕЧНЫХ ДЕФЕКТОВ В СПЛАВE γ-TiAl

А. В. Бакулин*, С. Е. Кулькова

Институт физики прочности и материаловедения Сибирского отделения Российской академии наук
634055, Томск, Россия

Национальный исследовательский Томский государственный университет
634050, Томск, Россия

Поступила в редакцию 18 июня 2018 г.

Методом проекционных присоединенных волн в рамках теории функционала электронной плотности
изучено влияние 4d-элементов, а также элементов групп IIIА и IVА на энергетику образования то-
чечных дефектов и упругие модули сплава γ-TiAl. Для расчета энергий образования точечных дефек-
тов использовался формализм большого канонического потенциала. Показано, что энергия образования
вакансий алюминия уменьшается примерно на 1.3 эВ с увеличением его содержания в ряду сплавов
Ti3Al–TiAl–TiAl3 , тогда как энергия образования титановых вакансий изменяется незначительно. В
целом, в данных сплавах образование титановых вакансий более предпочтительно, чем образование
вакансий алюминия. Установлено, что примеси Nb, Mo, Tc, Ru, Rh, Pd на алюминиевой подрешетке
способствуют увеличению энергии образования вакансии алюминия, при этом Mo и Tc приводят также
к увеличению энергии образования вакансий титана. Все примеси 4d-ряда, если они замещают титан,
уменьшают энергию образования вакансии алюминия, а Nb и Mo способствуют повышению энергии об-
разования вакансий титана. Обсуждается влияние примесей на химическую связь в сплаве γ-TiAl и его
упругие модули, а также характеристики, полученные на их основе.

DOI: 10.1134/S004445101812009X

1. ВВЕДЕНИЕ

Известно, что интерметаллические сплавы Ti–Al
являются очень перспективными материалами для
высокотемпературных приложений, на основе кото-
рых разрабатывается новое поколение жаропроч-
ных сплавов, механические свойства которых на-
ходились бы между свойствами сплавов на осно-
ве никеля и высокотемпературных керамик [1, 2].
Эти сплавы обладают уникальными механически-
ми свойствами и имеют высокое значение удельной
прочности, модуля упругости, температуры плав-
ления, низкую ползучесть и относительно высокую
коррозионную стойкость. Одним из методов, позво-
ляющих улучшить функциональные свойства спла-
вов, является их легирование. Например, добав-
ление нескольких процентов ниобия, молибдена и
тантала в сплав γ-TiAl повышает его коррозион-
ную стойкость, увеличивает прочность при высоких
температурах. Считается, что эти примеси увели-
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чивают тетрагональность кристаллической решет-
ки сплава, что повышает его структурную анизо-
тропию и прочность [3, 4]. В работе [3] было пока-
зано, что добавление ниобия способствует двойни-
кованию, что подавляет раннее разрушение γ-TiAl
вследствие его хрупкости. Наряду с упрочняющим
эффектом ряд примесей, в том числе ниобий, уве-
личивает энергию активации атомной диффузии.
Другие примеси, такие как ванадий, хром и мар-
ганец повышают вязкость сплава. Сегрегация при-
месей может влиять на кинетику окисления поверх-
ности сплава. Упомянутые выше примеси повыша-
ют также сопротивление к окислению, хотя послед-
нее сильно зависит от концентрации легирующего
элемента [4]. Наряду с многочисленными экспери-
ментальными работами по изучению влияния при-
месей на механические свойства сплавов Ti–Al, в
последние десятилетия появились теоретические ра-
боты [3, 5–7], в которых данные свойства рассчиты-
ваются методами ab initio или молекулярной дина-
мики. Так, в работах [8–12] и ссылках к ним бы-
ло установлено, что легирование влияет на элект-
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ронную структуру материала и примеси могут спо-
собствовать увеличению вклада d–d-гибридизации в
механизм химической связи и уменьшению вклада
p–d-гибридизации. С последним связывается хруп-
кость γ-TiAl [9, 12], хотя имеются и другие мне-
ния [8, 10].

Известно, что все предложенные механизмы са-
модиффузии в интерметаллических сплавах требу-
ют существования вакансий или комплексов точеч-
ных дефектов. Хотя энергии образования точечных
дефектов и их комплексов в бинарных сплавах изу-
чаются уже несколько десятилетий, данный вопрос
остается актуальным. Последнее обусловлено, в том
числе, тем обстоятельством, что появились эффек-
тивные подходы для расчета миграционных барье-
ров диффузии примесных атомов и самодиффузии
[13–15]. Энергии образования некоторых дефектов
в сплавах TiAl и Ti3Al рассчитывались ранее в ра-
боте [16] с использованием потенциалов, получен-
ных методом погруженного атома. Было показано,
что в обоих сплавах антиструктурные дефекты, ко-
гда атом занимает чужую подрешетку, доминиру-
ют над вакансиями. Однако практически отсутству-
ют работы, в которых изучается влияние примесей
на энергетику образования точечных дефектов. При
этом в ряде работ [12,17–20] рассматривались вопро-
сы, связанные с предпочтительностью нахождения
примесей на подрешетках титана или алюминия в
сплавах TiAl и Ti3Al. Так, в работе [17] кластер-
ным методом рассчитывалась электронная структу-
ра сплава Ti3Al и оценивались энергии связи 20 при-
месей на подрешетке титана и алюминия. Авторами
была получена диаграмма, и все примеси были раз-
делены на три группы. Примеси первой и второй
групп предпочитали занимать узлы алюминия (Ga,
Ge, Si, In, Sn) или титана (Zr, Nb, Mo) независимо
от соотношения Al и Ti. Примеси третьей группы,
расположенные между двумя линями на диаграмме,
замещали позиции Al или Ti, если находились бли-
же к соответствующим линиям, тогда как осталь-
ные примеси могли занимать обе подрешетки слу-
чайным образом. В более поздней работе тех же ав-
торов [19] подобные результаты были получены для
сплава TiAl. В частности, было установлено, что Zr,
Nb и Ta занимают позиции Ti, а Ga и Sn предпочита-
ют замещать Al. В то же время, было показано, что
предпочтительность позиций, занимаемых атомами
V, Cr, Mn и Mo, может зависеть от химического со-
става сплавов. В работах [12, 20] анализировалось
также влияние примесей на электронную структу-
ру TiAl и Ti3Al, с которой связывались изменения
физико-механических свойств этих сплавов.

Целью настоящей работы является теоретиче-
ское изучение энергетики образования точечных де-
фектов в ряду сплавов Ti3Al–TiAl–TiAl3, в том чис-
ле при отклонении от стехиометрического состава и
при конечных температурах. Кроме того, на приме-
ре сплава γ-TiAl рассматривается изменение энер-
гетических, электронных и упругих характеристик
при легировании 4d-элементами и элементами групп
IIIA и IVA.

2. МЕТОД РАСЧЕТА

Расчет атомной и электронной структуры серии
сплавов Ti3Al–TiAl–TiAl3 проводился методом
проекционных присоединенных волн (PAW) в
плоско-волновом базисе [21, 22], реализованным
программным кодом VASP [23, 24], с обобщен-
ным градиентным приближением для обменно-
корреляционного функционала в форме GGA–PBE
[25]. Максимальная энергия плоских волн из базис-
ного набора была равна 550 эВ. Интегрирование по
зоне Бриллюэна при расчетах электронной струк-
туры γ-TiAl и TiAl3 проводилось с использованием
сетки k-точек 7 × 7 × 7, полученной по схеме Мон-
хорста –Пака [26], соответственно для суперячеек
(2 × 2 × 2) и (2 × 2 × 1). В случае сплава Ti3Al
использовались Γ-центрированная сетка k-точек
3 × 3 × 4 и суперячейка (2 × 2 × 2). Релаксация
атомной структуры проводилась до достижения
сил на атомах около 0.01 эВ/Å. Оптимизация
атомной структуры включала как релаксацию
атомных позиций, так и изменение формы и объема
суперячеек.

Для определения эффективной энергии образо-
вания точечных дефектов (вакансий и антиструк-
турных дефектов) использовалась методика, пред-
ложенная в работе [27] для сплавов эквиатомного
состава. Для сплавов Ti3Al и TiAl3 формулы были
модифицированы. Известно, что для сплава произ-
вольного состава AαBβ , где α + β = 1, эффектив-
ная энергия образования точечных дефектов может
быть рассчитана по следующей формуле:

Ef = Eraw + nAμA + nBμB, (1)

где Eraw — разница в полных энергиях дефектного
и идеального сплавов, μA и μB — химические потен-
циалы компонентов сплава, а nA и nB — изменения
чисел атомов компонентов сплава в суперячейке при
образовании дефекта (ni > 0, если атом i удаляется,
ni < 0, если добавляется дополнительный атом i).

1137



А. В. Бакулин, С. Е. Кулькова ЖЭТФ, том 154, вып. 6 (12), 2018

Основной проблемой в данных расчетах являет-
ся определение химических потенциалов компонен-
тов сплава. В работе [27] для получения химиче-
ских потенциалов компонентов сплава Aα+xBβ−x с
отклонением состава от стехиометрического исполь-
зовался большой термодинамический потенциал

J = U − TS − μANA − μBNB, (2)

где U — внутренняя энергия, S — энтропия, NA и
NB — число атомов A и B. Учитывая соотношение

α+ x

β − x
=

NA(T, α, μA, μB)

NB(T, β, μA, μB)
, (3)

связанное с отклонением состава сплава от стехио-
метрического, и принимая во внимание конфигура-
ционную энтропию, представленную в виде

Sconf = kB ln
(a− nV

α − nB
α )(b − nV

β − nA
β )

ab
, (4)

где nV
α и nV

β (nB
α и nA

β ) — концентрация вакансий
(антиструктурных атомов) на подрешетках α и β,
получим, что химические потенциалы компонентов
сплава в линейном приближении имеют вид

μi = μ0
i − T μ̃i(x). (5)

Первое слагаемое в выражении (5), зависящее от со-
става сплава, можно записать следующим образом:

для Ti-обогащенного сплава (x > 0)
μ0

Ti = ε0 + βEraw(TiAl),

μ0
Al = ε0 − αEraw(TiAl),

для Al-обогащенного сплава (x < 0)
μ0

Ti = ε0 − βEraw(AlTi),

μ0
Al = ε0 + αEraw(AlTi),

(6)

а второе слагаемое, обеспечивающее зависимость
химического потенциала от температуры при откло-
нении состава сплава от стехиометрического, имеет
вид

для Ti-обогащенного сплава (x > 0)

μ̃Ti = βkB ln
1

2x
,

μ̃Al = −αkB ln

(
4(0.5 + x)2

2x

)
,

для Al-обогащенного сплава (x < 0)

μ̃Ti = −βkB ln

(
−4(0.5 + x)2

2x

)
,

μ̃Al = αkB ln

(
− 1

2x

)
.

(7)

В формулах (6) и (7) ε0 — полная энергия сплава
в расчете на атом, kB — постоянная Больцмана. В
(6) TiAl (AlTi) обозначают антиструктурные атомы
титана (алюминия) на подрешетке алюминия (ти-
тана). Отметим, что определенные таким образом
химические потенциалы компонентов сплава позво-
ляют рассчитать не только температурную зависи-
мость концентрации точечных дефектов

nδ
α = α exp

(
− Ef

kBT

)
=

= α exp

(
nAμ̃A + nBμ̃B

kB

)
×

× exp

(
−Eraw + nAμ

0
A + nBμ

0
B

kBT

)
,

nδ
β = β exp

(
− Ef

kBT

)
=

= β exp

(
nAμ̃A + nBμ̃B

kB

)
×

× exp

(
−Eraw + nAμ

0
A + nBμ

0
B

kBT

)
,

(8)

но и концентрацию собственных дефектов, которая
определяется только составом сплава и не зависит
от температуры (первый экспоненциальный сомно-
житель в выражении (8)). Для стехиометрического
состава μ̃i(x = 0) = 0, а μ0

i находится как среднее от
двух значений для x > 0 и x < 0.

3. РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

3.1. Стехиометрический состав

В таблице приведены полученные значения ε0 и
Eraw для сплавов Ti3Al, TiAl, TiAl3 в сопоставлении
с данными [16]. Различие приведенных значений ε0
и Eraw для Ti3Al и TiAl обусловлено использова-
нием разных методов расчета в настоящей работе
и работе [16]. Потенциалы, полученные методом по-
груженного атома, как отмечается в [16], не оптими-
зировались применительно к исследуемым сплавам,
что особенно важно для сплава TiAl с его направ-
ленными химическими связями. В то же время ме-
тоды ab initio могут завышать энергию образования
точечных дефектов из-за ограниченного размера ис-
пользуемых суперячеек. Точечные дефекты в сплаве
TiAl3 ранее не изучались.

Из таблицы следует, что эффективные энергии
образования точечных дефектов, полученные в на-
стоящей работе, примерно на 0.1–1.1 эВ больше, чем
значения из работы [16]. В то же время наши рас-
четы подтверждают, что образование антиструктур-
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Таблица. Полная энергия сплавов Ti–Al в расчете на атом, Eraw и эффективные энергии образования точечных
дефектов. В скобках приведены значения из работы [16]

Сплав Ti3Al TiAl TiAl3
ε0, эВ −7.040 (−4.674) −6.160 (−4.396) −5.146

Eraw, эВ

VTi 10.073 (6.214) 9.733 (6.257) 10.152
VAl 7.458 (5.801) 6.428 (5.092) 6.102
TiAl 3.852 (1.216) 4.217 (1.859) 6.135
AlTi −2.748 (−0.591) −3.179 (−0.975) −3.706

Ef , эВ

VTi 2.209 (1.314) 1.725 (1.153) 1.316
VAl 2.894 (1.805) 2.118 (1.405) 2.186
TiAl 0.552 (0.313) 0.519 (0.442) 1.215
AlTi 0.552 (0.313) 0.519 (0.442) 1.215

ных атомов (AlTi и TiAl) является более предпочти-
тельным в Ti–Al-сплавах, чем образование вакансий
(VTi и VAl). Кроме того, энергия образования тита-
новых вакансий меньше, чем энергия образования
вакансий алюминия, что согласуется с выводом ра-
боты [16]. Разница в энергиях образования вакансий
алюминия и титана в сплавах TiAl и Ti3Al равна
0.4–0.7 эВ, что также удовлетворительно согласует-
ся со значениями 0.25–0.5 эВ [16]. Видно, что энер-
гия образования титановых вакансий существенно
уменьшается с уменьшением содержания титана в
сплавах Ti–Al, тогда как максимальное значение
энергии образования вакансии алюминия получено
в обогащенном титаном сплаве и практически оди-
наковые значения Ef рассчитаны для TiAl и TiAl3.
Поскольку экспериментальные значения энергий об-
разования вакансий были получены для сплавов с
небольшим отклонением от стехиометрического, со-
поставление с экспериментом будет проведено в сле-
дующем разделе.

В заключение несколько слов необходимо ска-
зать об особенностях атомной структуры сплавов
Ti–Al. В сплаве Ti3Al сD019-структурой атомы алю-
миния двенадцатикратно координированы атомами
титана, тогда как атомы титана имеют в своем бли-
жайшем окружении четыре атома алюминия и во-
семь атомов титана. В сплаве γ-TiAl, который име-
ет L10-структуру, каждый атом Ti (Al) координи-
рован четырьмя атомами того же сорта Ti (Al) и
восемью атомами другого сорта Al (Ti). В сплаве
TiAl3 с D022-симметрией атомы титана образуют
связь с двенадцатью атомами алюминия, тогда как
атомы алюминия связаны лишь с четырьмя атома-
ми титана и восемью атомами алюминия. Посколь-

ку прочность межатомных связей в сплавах Ti–Al
удовлетворяет соотношению E(Ti–Ti) > E(Ti–Al) >
> E(Al–Al), это объясняет бо́льшую энергию обра-
зования вакансии алюминия в Ti3Al по сравнению с
другими сплавами. Небольшое повышение энергии
образования вакансии алюминия в TiAl3 по сравне-
нию с TiAl обусловлено структурными факторами,
а именно уменьшением межатомных расстояний на
0.10–0.14 Å. Подобная тенденция наблюдается и для
энергии образования вакансии титана: координация
атома титана алюминием увеличивается с 4 до 12
атомов.

3.2. Отклонение состава сплавов от
стехиометрического

На рис. 1 приведены зависимости эффективных
энергий образования точечных дефектов от соста-
ва сплавов Ti–Al вблизи стехиометрического и при
конечных температурах. Как и в предыдущем слу-
чае, формирование атомных вакансий требует боль-
шей энергии, чем формирование антиструктурных
дефектов. При этом разница в энергиях образования
вакансий и антисайтов уменьшается в ряду Ti3Al–
TiAl–TiAl3. В последнем сплаве значения Ef для
рассмотренных дефектов, за исключением вакансии
алюминия, очень чувствительны к небольшим изме-
нениям состава сплава вблизи стехиометрического.
Известны экспериментальные значения энергии об-
разования вакансии титана в сплавах Ti65.6Al34.4 и
Ti48.5Al51.5, определенные методом аннигиляции по-
зитронов, которые равны 1.55±0.2 эВ соответствен-
но при температуре 1200–1360 K [28] и 1.41±0.06 эВ
при 1100–1400 K [29]. Полученные в настоящей ра-
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Рис. 1. (В цвете онлайн) Эффективные энергии образо-
вания точечных дефектов в сплавах Ti3Al (а), TiAl (б) и
TiAl3 (в) как функция их состава при T = 0 К (сплошная

линия) и T = 1000 К (штриховая)

боте значения энергий образования вакансий титана
для сплавов такого же состава и при тех же темпе-
ратурах несколько больше экспериментальных зна-
чений и равны соответственно 2.10 эВ и 1.63 эВ. Из-
вестно, что температуры разупорядочения сплавов
TiAl и Ti3Al составляют соответственно 1849 К и
1365 К [30, 31]. Чтобы принять во внимание влия-
ние разупорядочения на энергетику образования ва-
кансий, можно воспользоваться формализмом, из-
ложенным в работе [32]. В этом случае энергии об-
разования вакансий титана оказываются равными
1.72 эВ и 1.58 эВ для упомянутых выше сплавов. От-
метим, что учет параметра дальнего порядка и опре-
деление химических потенциалов путем решения си-
стемы трансцендентных уравнений для фиксиро-
ванного состава сплава и температуры [32] являют-
ся достаточно трудоемкими задачами, хотя и позво-
ляют получить лучшее согласие теоретических ре-
зультатов с экспериментом. Поскольку основной це-
лью настоящей работы является установление влия-
ния примесей замещения на энергетику образования
точечных дефектов, в дальнейшем будет использо-
ваться только метод, описанный в разд. 2.

3.3. Влияние примесей

3.3.1. Предпочтительность нахождения
примесей на разных подрешетках

Прежде чем обсуждать влияние примесей на
энергетику образования точечных дефектов и упру-
гие свойства сплава γ-TiAl, рассмотрим энергети-
ческую предпочтительность примесей занимать од-
ну из двух подрешеток. Для этого в теоретических
работах используется несколько подходов. В част-
ности, можно рассчитать энергию образования де-
фекта замещения на Al-подрешетке по следующей
формуле:

Ef (XAl) = E(TiAlX)−E(TiAl)−E(X)+E(Al), (9)

где E(TiAlX) и E(TiAl) — полные энергии легиро-
ванного и идеального сплавов TiAl; E(X) и E(Al) —
энергии примеси и алюминия, рассчитанные для
стабильных фаз. Меньшая энергия образования для
одной из подрешеток сплава соответствует большей
предпочтительности нахождения примеси на дан-
ной подрешетке. Отметим, что в работе [20] рас-
считывалась только разница в энергиях образова-
ния дефекта замещения на двух подрешетках TiAl.
Другой подход заключается в расчете теплоты об-
разования легированного сплава:

ΔHf = E(TiAlX)−E(Ti)−E(Al)− E(X). (10)
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образования легированного сплава TiAlX (б)

В этом случае меньшее значение соответствует
энергетически более стабильной структуре, а зна-
чит, и более предпочтительной позиции примеси. Та-
кой подход использовался в работе [5]. В целом по-
лученные тенденции с использованием этих подхо-
дов согласуются. Для сопоставления с ранними ре-
зультатами в настоящей работе использовались оба
метода. На рис. 2а приведена разница в энергиях об-
разования дефекта замещения на подрешетках Ti и
Al в сопоставлении с результатами [20]. Видно, что
настоящие результаты находятся в хорошем согла-
сии с более ранними, однако в [20] рассматривались
лишь некоторые элементы 4d-периода. Результаты
расчета теплоты образования приведены на рис. 2б
в сопоставлении с результатами из работы [5]. Вид-
но, что тенденции, полученные в обеих работах, со-
гласуются, хотя в [5] получены несколько большие
значения теплоты образования легированного спла-
ва TiAl. В целом примеси начала 4d-периода (Y, Zr,
Nb, Mo) занимают Ti-подрешетку, но ее предпочти-
тельность снижается по мере заполнения d-оболоч-
ки примеси. В случае Tc наблюдаются практически
одинаковые энергии замещения атомов Ti или Al.
Примеси второй половины 4d-периода (Ru, Rh, Pd,
Ag, Cd), а также простые металлы (Ga, Ge, In, Sn)
и кремний предпочитают занимать Al-подрешетку.
Отметим, что установленные тенденции согласуют-
ся также с имеющимися экспериментальными дан-
ными [19]. Небольшая разница в Ef указывает на
возможность влияния концентрации титана и алю-
миния на предпочтительность примеси находиться
на конкретной подрешетке. В частности, в [19] было
показано, что Mo, Cr, V и Mn могут занимать раз-

ные подрешетки в сплавах TiAl и TiAl3. Как видно
из рис. 2, Tc, изоэлектронный Mn, также может на-
ходиться на обеих подрешетках в TiAl.

3.3.2. Влияние примесей на энергетику
образования дефектов

Прежде всего, необходимо отметить, что мы рас-
сматривали точечные дефекты, находящиеся в бли-
жайших соседях примеси независимо от того, ка-
кую из двух подрешеток она занимает. На рис. 3
видно, что примеси простых металлов оказывают
практически одинаковое влияние на дефекты, неза-
висимо от занимаемой подрешетки. В частности,
Si, Ga, Ge, In, Sn повышают энергию образова-
ния антиструктурных атомов Al (AlTi на рис. 3а)
и понижают энергию образования других дефек-
тов. Это может быть связано с тем обстоятель-
ством, что эти элементы практически не образуют
алюминидов и увеличение координации примесно-
го атома алюминием является энергетически невы-
годным. Напротив, вакансии алюминия понижают
координацию примеси алюминием, что и отражает-
ся в понижении Ef . Чтобы подтвердить электрон-
ную природу такого взаимодействия, был прове-
ден анализ занятости кристаллических орбиталей
Гамильтона (Crystal Orbital Hamilton Population,
COHP) [33, 34]. Например, в случае примеси Ga на
Ti-подрешетке связь между атомом примеси и анти-
структурным атомом алюминия (рис. 4а) характе-
ризуется наличием разрыхляющих состояний вбли-
зи уровня Ферми, что свидетельствует об отталкива-
ющем Ga–Al-взаимодействии. Аналогичные особен-

1141



А. В. Бакулин, С. Е. Кулькова ЖЭТФ, том 154, вып. 6 (12), 2018

�Ef, эВ �Ef, эВ

0.6 0.6

0.4 0.4

–0.4 –0.4

0.2 0.2

–0.2 –0.2

0 0

Y YZr ZrNb NbMo MoTc TcRu RuRh RhPd PdAg AgCd CdSi SiGa GaGe GeIn InSn Sn

а

б
VTi

VTi

VAl
VAlTiAl

TiAl

AlTi
AlTi

Примесь на подрешеткеTi- Примесь на подрешеткеAl-

Рис. 3. (В цвете онлайн) Изменение энергий образования точечных дефектов в зависимости от примеси и ее позиции в
сплаве TiAl. Заливкой показаны примеси, занимающие предпочтительную подрешетку

ности взаимодействия алюминия с примесными ато-
мами имеют место и в случае других простых метал-
лов на Ti-подрешетке, а также когда они занимают
предпочтительную Al-подрешетку. В последнем слу-
чае этот эффект выражен слабее, поскольку коорди-
нация примесного атома алюминием уменьшается с
восьми до четырех.

В случае примесей 4d-элементов энергии образо-
вания некоторых дефектов изменяются по-разному
в зависимости от позиции примеси. Например, ан-
тиструктурные атомы Ti и вакансии Al (TiAl и VAl

на рис. 3а) формируются легче, когда примеси нахо-
дятся на Ti-подрешетке и, наоборот, их образование
затруднено, если они замещают атом Al (рис. 3б). Из
кривых COHP для Ru видно, что в обоих случаях
связь Ru–Al также характеризуется наличием раз-
рыхляющих состояний (рис. 4б,в). Однако в случае
Ru на Ti-подрешетке энергия гибридизации Ru–Al
меньше, чем Ru–Ti и Ti–Al в чистом сплаве, что спо-
собствует замещению алюминия титаном и умень-
шает энергию образования Al-вакансии. Во втором
случае (Ru на Al-подрешетке) энергия гибридиза-
ции Ru–Al больше, чем Ru–Ti (на 0.3 эВ) и Ti–Al
в чистом сплаве (на 0.2 эВ), что препятствует об-
разованию антиструктурных дефектов титана и по-
вышает энергию образования Al-вакансий (рис. 3б).
Напомним, что Ru при низких концентрациях при-
меси предпочитает занимать Al-подрешетку.

Тенденции в изменении энергии образования
Ti-вакансии практически не зависят от позиции
4d-примеси: Nb и Mo на Ti-подрешетке, а также
Mo и Tc на Al-подрешетке незначительно повы-
шают энергию образования VTi, тогда как другие
примеси переходных металлов, напротив, понижа-

ют Ef . Напомним, что примеси 4d-элементов, стоя-
щие слева от Tc в периодической таблице, предпо-
читают занимать Ti-подрешетку, а справа — Al-под-
решетку. Сильное понижение энергии образования
VTi и VAl в случае Y и Zr на Al-подрешетке обу-
словлено значительными локальными структурны-
ми искажениями: примесный атом в этом случае на-
ходится в междоузлии между двумя вакансиями.
Другими словами, вместо комплекса «атом замеще-
ния + вакансия» формируется комплекс «атом
внедрения + две вакансии».

3.3.3. Влияние примесей на упругие свойства

Известно, что соединения с ОЦТ-структурой
характеризуются шестью независимыми упругими
константами Cij . Полученные в настоящей работе
значения для упругих констант и объемного моду-
ля упругости γ-TiAl хорошо согласуются с экспе-
риментальными [35, 36] и ранними теоретическими
результатами [37, 38]. Кроме того, были рассчита-
ны поликристаллические упругие характеристики,
такие как модуль сдвига (G), модуль Юнга (E) и
коэффициент Пуассона (ν), которые в случае неле-
гированного сплава равны соответственно 70.2 ГПа,
175.4 ГПа и 0.249. Эти значения также находятся
в удовлетворительном согласии с эксперименталь-
ными данными: 78.3 ГПа, 190 ГПа и 0.215 [35]. От-
метим, что для их расчета использовалось прибли-
жение V–R–H (Voigt–Reuss–Hill) [39–41], а соответ-
ствующие формулы можно найти, например, в ра-
боте [42]. Аналогичные расчеты были выполнены и
для легированного сплава γ-TiAl. Необходимо ска-
зать несколько слов о механической стабильности
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данного сплава. Согласно критериям стабильности
[43], для тетрагональной структуры должны выпол-
няться следующие условия: 1) C44 > 0, 2) C66 > 0,
3) C11 > |C12| и 4) C11+C12–2(C13)

2/C33 > 0. Расче-
ты показали, что только примеси Mo и Rh на Al-под-
решетке приводят к нестабильности γ-фазы (нару-
шается третий критерий), при этом для Rh данная
подрешетка является предпочтительной.

Известно, что сплав γ-TiAl является достаточно
хрупким при температурах ниже 700 ◦C [44,45], по-
этому, прежде всего, важно было рассмотреть вли-
яние примесей на его хрупкость. Мы использовали
три разных подхода для оценки вязкого/хрупкого
поведения материала. Так, в работе [46] было пред-
ложено использовать отношение модуля сдвига к
объемному модулю упругости: значения ниже 0.5
должны соответствовать вязкому поведению мате-
риала, а G/B > 0.5 — хрупкому. Второй подход
[47] заключается в том, что в вязких материалах
коэффициент Пуассона должен быть больше, чем
1/3. Кроме того, известно, что увеличение отноше-
ния объемного модуля упругости к модулю C44 мо-
жет также коррелировать с уменьшением хрупко-
сти материала [46, 48–50]. На рис. 5 приведены зна-
чения трех упомянутых выше величин в зависимо-
сти от примеси и ее позиции на одной из подреше-
ток. Отметим, что результаты для Mo и Rh на Al-
подрешетке не показаны, поскольку γ-фаза являет-
ся в этом случае нестабильной.

На рис. 5а,б видно, что первые два подхода да-
ют практически одинаковые результаты: все приме-
си переходных металлов независимо от занимаемой
подрешетки понижают хрупкость сплава γ-TiAl.
Наибольший эффект демонстрируют в этом случае
примеси Tc и Ru, причем отношение G/B стано-
вится даже меньше 0.5, что указывает на возмож-
ный переход к вязкому характеру разрушения. В
то же время примеси простых металлов на предпо-
чтительной Al-подрешетке изменяют несуществен-
но свойства сплава и лишь незначительно понижа-
ют его хрупкость. Простые металлы за исключением
In, замещая титан, приводят к повышению хрупко-
сти сплава, однако напомним, что они предпочита-
ют замещать алюминий. Оценки параметра B/C44

(рис. 5в) приводят к результатам, несколько отли-
чающимся от описанных выше для простых метал-
лов: примеси на титановой подрешетке повышают
вязкость сильнее, чем при их нахождении на алю-
миниевой подрешетке. Кроме того, согласно двум
первым подходам Zr оказывает одинаковый эффект
независимо от занимаемой подрешетки, тогда как
значение B/C44 существенно больше, если Zr заме-
щает алюминий. В целом, все рассмотренные при-
меси при их низких концентрациях (около 3 ат.%)
приводят к понижению хрупкости сплава при леги-
ровании, если они занимают предпочтительную под-
решетку. Из эксперимента известно, что примеси V,
Cr и Mn повышают вязкость сплава γ-TiAl [51], по-
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Рис. 5. (В цвете онлайн) Значения G/B (а), ν (б) и B/C44

(в) для легированного сплава γ-TiAl в зависимости от при-
меси и занимаемой ею подрешетки. Штриховыми линиями
показаны значения для нелегированного сплава, сплош-
ными линиями — критические значения параметров, при
которых характер материала хрупкий/вязкий должен ме-

няться

этому можно ожидать, что изоэлектронные им эле-
менты (Nb, Mo, Tc) оказывают аналогичное влия-
ние. Кроме того, в работе [6] теоретическими и экс-
периментальными методами было показано положи-
тельное влияние примесей Fe и Co на вязкость спла-
ва, что также согласуется с настоящими результата-
ми для изоэлектронных примесей. Отметим, что, со-
гласно нашим расчетам, Zr оказывает большее вли-
яние на вязкость сплава, чем Nb и Mo, что согласу-
ется с результатами недавней работы [7], в которой
использовались псевдопотенциальный метод расче-
та и другой программный код — CASTEP.

В заключение данного раздела обсудим влияние
примесей на объемный модуль упругости, модуль
сдвига и твердость по Виккерсу, значения которых
представлены на рис. 6 в сопоставлении с имеющи-
мися теоретическими данными. На рис. 6а видно,
что примеси середины 4d-периода повышают объ-
емный модуль упругости сплава, тогда как металлы
начала и конца ряда приводят к его понижению. Ре-
зультаты для Nb и Mo хорошо согласуются с данны-
ми работы [5]. Простые металлы на Al-подрешетке,
за исключением In и Sn, также повышают B. Мо-
дуль сдвига, напротив, понижается при легирова-
нии практически для всех рассмотренных примесей
(рис. 6б). Примеси простых металлов (Si, Ge, Sn)
с большим числом p-электронов, чем у Al, занимая
предпочтительную подрешетку, несколько повыша-
ют модуль сдвига. Поскольку твердость материалов
может играть важную роль при их эксплуатации,
мы оценили также влияние примесей на данную ха-
рактеристику. Известны три эмпирических соотно-
шения между твердостью материала по Виккерсу и
его упругими характеристиками:

HG = 0.1769G− 2.899,

HE = 15.76−1E,

HV = 2(G3/B2)0.585 − 3,

(11)

которые были предложены соответственно в ра-
ботах [52–54]. На рис. 6в,г видно, что практи-
чески все примеси 4d-элементов понижают твер-
дость сплава, только Mo, занимая предпочтитель-
ную Ti-подрешетку, незначительно повышает твер-
дость сплава, согласно оценкам HG и HE . Изоэлек-
тронные алюминию примеси Ga и In, находясь на
Al-подрешетке, также понижают твердость сплава,
но в меньшей степени, чем d-элементы. Только эле-
менты группы IVA (Si, Ge, Sn) приводят к повыше-
нию твердости γ-TiAl, но этот эффект выражен в
меньшей степени, если они находятся на предпочти-
тельной Al-подрешетке.
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3.3.4. Влияние примесей на электронную
структуру

Поскольку влияние примесей на упругие ха-
рактеристики сплава γ-TiAl можно объяснить,
исходя из изменения его электронной структуры
при легировании, обсудим основные механизмы их
влияния. Из парциальных плотностей электронных
состояний (ПЭС) для нелегированного сплава
(рис. 7а) можно видеть, что валентная зона Al
состоит из двух подзон: низколежащая подзона
(от −9.0 до −3.9 эВ) образована преимущественно
s-состояниями Al, тогда как область от −3.9 эВ до
уровня Ферми в основном занята p-состояниями
Al. В то же время d-состояния Ti располагают-
ся преимущественно выше −3.9 эВ, так как они
практически не заняты. Кривая ПЭС Ti, увеличен-
ная в пять раз и приведенная на верхней панели
рис. 7а, показывает, что лишь небольшая плотность
электронных состояний распространяется ниже
−3.9 эВ, что обусловлено взаимодействием титана с

s-состояниями Al. Таким образом, в формирование
связей Al–Ti основной вклад дают p-состояния
алюминия, тогда как s-состояния дают вклад
преимущественно в связи Al–Al.

Как отмечалось во Введении, существует две
точки зрения на причину хрупкости сплава γ-TiAl:
согласно первой из них формирование направлен-
ных ковалентных p–d-связей Al–Ti напрямую свя-
зано с хрупкостью сплава [9, 12], авторы второй
точки зрения [8, 10] утверждают, что формирова-
ние направленных d–d-связей Ti является причиной
хрупкости. Разность зарядовой плотности (рис. 8а),
которая рассчитывалась как разница между самосо-
гласованной электронной плотностью соединения и
плотностью свободных атомов (Δρ = ρsc−ρfree), де-
монстрирует характер формирующихся связей меж-
ду атомами сплава. Видно, что связи Al–Al име-
ют выраженный металлический характер с незна-
чительным ковалентным вкладом: имеются лишь
небольшие области аккумуляции электронной плот-
ности между атомами Al, тогда как основной вклад

6 ЖЭТФ, вып. 6 (12)
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в связи дают обобществленные электроны, плот-
ность которых слабо меняется в междоузельном
пространстве. Химическая связь между атомами ти-
тана, напротив, имеет ярко выраженный направлен-
ный характер, тогда как металлоковалентные связи
Ti–Al демонстрируют также незначительный ион-
ный вклад.

На примере Tc на Al-подрешетке (рис. 7б) мож-
но видеть, что появление дополнительных d-элект-
ронов в сплаве приводит к усилению p–d-гибриди-
зации Al–Ti вблизи примеси, а также имеет место
сильная гибридизация между атомом Tc и ближай-
шими атомами Al и Ti. Это заключение подтвержда-
ется проведенным COHP-анализом, который пока-
зал, что энергия перекрывания состояний титана и
алюминия вблизи примеси увеличивается с 1.16 эВ
до 1.37 эВ. Отметим, что усиление химической связи
примесь–Al также отмечалось в работе [12] для при-
месей 3d-элементов середины периода. Кроме того,
увеличение прочности связей Tc–Al и Tc–Ti согласу-
ется с распределением разности зарядовой плотно-
сти вблизи примеси (рис. 8б), а также коррелирует с
возрастанием энергии образования вакансий на обе-
их подрешетках сплава (рис. 3б).

Увеличение числа d-электронов в сплаве при ле-
гировании элементами III и V групп, особенно при
замещении Al, приводит к увеличению как d–d-,
так и p–d-гибридизации. Проведенный COHP-ана-
лиз показал, что d–d-гибридизация возрастает силь-
нее. Как было показано в разд. 3.3.3, это, с одной
стороны, приводит к повышению вязкости сплава
(рис. 5), а с другой стороны, повышает его объемный
модуль упругости (рис. 6). Такое влияние усиления
d–d-гибридизации на вязкость сплава γ-TiAl также
отмечалось в работах [9, 12]. Кроме того, легиро-
вание сплава атомами примесей с большим числом
неспаренных d-электронов (Nb, Mo, Tc) приводит к
меньшему падению его твердости. Таким образом,
можно заключить, что за хрупкость в большей сте-
пени ответственно p–d-взаимодействие, а усиление
d–d-гибридизации улучшает механические свойства
сплава. При легировании примесями начала или
конца 4d-периода происходит эффективное умень-
шение концентрации d-электронов (во втором слу-
чае спаренные d-электроны принимают слабое уча-
стие в образовании химических связей), которое и
приводит к понижению объемного модуля упруго-
сти (рис. 6).

При замещении Al атомом Si s-состояния обна-
руживают значительные изменения. Как следует из
кривых ПЭС (рис. 7в), появляются полностью от-
щепленные пики для s-состояний Si и Al. Кроме то-

го, появление дополнительного p-электрона долж-
но приводить к усилению p–d-гибридизации и лишь
к незначительному изменению d–d-гибридизации.
Как обсуждалось ранее, примесь кремния несколь-
ко повышает объемный модуль упругости, модуль
сдвига и, в целом, твердость сплава, хотя соответ-
ствующие характеристики, связанные с хрупкостью
материала, практически не изменяются. На рис. 8в
видно, что появление кремния на Al-подрешетке
приводит к усилению ионной составляющей в меж-
атомных связях Si–Al и Si–Ti в сплаве, что и дела-
ет сплав менее податливым к внешним воздействи-
ям и более твердым. Замещение кремнием титана,
электроотрицательность которого несколько мень-
ше, чем алюминия, приводит к возрастанию ионного
вклада в химическую связь примесного атома с бли-
жайшими соседями, что отражается на повышении
твердости сплава.

В случае примеси Zr на предпочтительной
Ti-подрешетке изменения в упругих характерис-
тиках не могут быть связаны с концентрацией
d-электронов в системе, поскольку оба элемента яв-
ляются изоэлектронными. Локальные ПЭС атомов
Ti и Zr (рис. 7г) также различаются незначительно.
Более того, ПЭС ближайшего атома Al практиче-
ски не изменяется по сравнению с нелегированным
сплавом (имеет место лишь незначительное уве-
личение гибридизации Al–Zr, по сравнению с
Al–Ti). Изменение межатомных взаимодействий
можно видеть на рис. 8г. Несмотря на появление
некоторой ионной составляющей в связях Zr–Ti,
они по-прежнему остаются направленными, но
локализация электронной плотности происходит на
незначительном удалении от атома Zr. Уменьше-
ние объемного модуля упругости и модуля сдвига
можно объяснить увеличением атомного радиуса Zr
по сравнению с Ti и, как следствие, «смягчением»
его электронной оболочки. В пользу такого объяс-
нения говорит меньшее значение этих модулей в
ГПУ-решетке Zr по сравнению с Ti. Таким образом,
в случае изоэлектронных металлов размерный эф-
фект в большей степени, чем электронные факторы,
влияет на упругие характеристики сплава.

4. ЗАКЛЮЧЕНИЕ

В настоящей работе методом проекционных при-
соединенных волн в рамках теории функционала
электронной плотности приведено систематическое
изучение энергетики образования точечных дефек-
тов в ряду сплавов Ti3Al–TiAl–TiAl3. Показано,
что в алюминидах титана образование антиструк-
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турных дефектов энергетически более предпочти-
тельно, чем образование вакансий, при этом энер-
гия образования вакансий алюминия примерно на
0.4–0.9 эВ больше, чем вакансий титана, в зависи-
мости от состава сплава. Проведены оценки энер-
гии образования точечных дефектов в сплавах при
отклонении состава от стехиометрического, а также
при конечных температурах. Показано, что рассчи-
танные значения энергий образования вакансий ти-
тана превышают экспериментальные значения при-
мерно на 0.2–0.6 эВ, однако учет параметра дальне-
го порядка позволяет добиться лучшего согласия с
экспериментом.

На примере сплава γ-TiAl обсуждается влияние
примесей 4d-элементов и простых металлов групп
IIIA и IVA на энергетику образования точечных
дефектов. Показано, что примеси простых метал-
лов способствуют образованию дефектов, уменьша-
ющих координацию примесного атома алюминием, а
именно, вакансий Al и антиструктурных атомов Ti,
но увеличивают энергию образования антиструк-
турных атомов Al. При этом данный эффект не за-
висит от занимаемой примесью подрешетки. Анализ
электронных характеристик показал, что влияние
переходных металлов на энергетику образования то-
чечных дефектов определяется соотношением проч-
ности связей примесь–Ti и примесь–Al с прочностью
исходных связей Ti–Al в чистом сплаве.

Проведенные оценки ряда макроскопических ха-
рактеристик на основе расчета ab initio упругих
модулей показали, что простые металлы, занимая
энергетически предпочтительную подрешетку Al, а
также примеси 4d-элементов, независимо от занима-
емой подрешетки, приводят к понижению хрупкости
сплава. Повышение числа d-электронов в сплаве при
легировании элементами середины 4d-ряда приво-
дит к большему увеличению d–d-гибридизации, чем
p–d, что способствует повышению объемного моду-
ля упругости сплава и незначительно понижает его
модуль сдвига и твердость по Виккерсу. Простые ме-
таллы, изоэлектронные алюминию, практически не
влияют на механические свойства сплава, тогда как
элементы группы IVA повышают объемный модуль
упругости, модуль сдвига и твердость сплава, что
обусловлено увеличением ионного вклада в химиче-
скую связь примеси с компонентами сплава.

В заключение отметим, что все установленные
закономерности можно экстраполировать на другие
изоэлектронные примеси, при этом выявленные
электронные факторы остаются справедливыми и
для других Ti–Al-сплавов. Изменение занятости
подрешеток Ti–Al-сплава примесями вследствие

изменения его состава будет лишь незначительно
влиять на тенденции в энергетике образования
точечных дефектов, а также на механические свой-
ства при легировании. Отметим, что в настоящей
работе рассмотрена концентрация примеси около
3%. Очевидно, что повышение концентрации при-
месей будет способствовать усилению их влияния
на описанные выше характеристики. Хотя в данном
подходе не учтены многие факторы, характерные
для реальных материалов, в частности наличие
внутренних границ раздела, тем не менее, по-
лученные результаты могут способствовать более
глубокому пониманию роли примесей в образовании
точечных дефектов и их влияния на химическую
связь и механические свойства алюминидов титана.
В целом, полученные результаты находятся в хоро-
шем согласии с имеющимися экспериментальными
данными и результатами ранних теоретических
расчетов.

Работа выполнена при частичной финансовой
поддержке РФФИ (грант №18-03-00064_а), а также
в рамках проекта 23.1.2 ИФПМ СО РАН и програм-
мы повышения конкурентоспособности ТГУ. Чис-
ленные расчеты выполнены на суперкомпьютере
SKIF-Cyberia в Томском государственном универси-
тете.
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