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摘  要：为了研究 Ta 元素和 Mo 元素对 Co-Al-W 基高温合金 γ′相强度和形貌的影响，构建 γ′-L12 超胞结构，对其 6 个

非等效点位进行掺杂计算，分析能量结构和力学性能；并制备 Co-8.8Al-9.8W-2X(X=Ta, Mo)合金，对合金进行 5%和 10%

的压缩变形，使用透射电镜（TEM）对合金 γ′相形貌和位错形态进行分析。结果表明：Ta 原子掺杂时优先占据 Al2 位

置，会使得 γ′-L12 掺杂结构的强度以及组织稳定性升高；Mo 原子掺杂时优先占据 W6 位置，掺杂效果则正好与 Ta 原子

相反。由于在合金化时 Ta 原子优先占据在 Al2 位置，导致了 γ′相强度升高，2Ta 合金在进行压缩变形时 γ′相形貌可以保

持为立方状，位错对 γ′相的切割破坏较为有限；而 2Mo 合金由于 Mo 原子优先占据 W6 位置导致 γ′相强度降低，进行压

缩变形时 γ′相形貌由立方状转变为筏排状，位错对 γ′相的破坏较为严重。 
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自 Sato等人[1]发现拥有更加优异性能的 Co-Al-W 基

高温合金以来，越来越多的学者从合金化的角度研究合

金微观组织对其性能的影响。与依靠 γ'-Ni3Al 相强化的

Ni 基高温合金相似，Co-Al-W 基高温合金主要依靠 L12

结构的 γ′-Co3(Al,W)相进行强化 [2-3]。在进行微合金化 

时，不同合金元素会取代 γ′-L12 结构中的不同位置引起

晶格常数和晶格角度的变化，从而产生不同的晶格错配

度和晶格弹性应力场，导致 γ′相的形貌和强度发生变 

化，并最终影响合金的性能[4-5]。 

合金中 γ′强化相对位错的运动具有阻碍作用[6]，Shi

等人[7]研究发现，当温度低于 900 ℃时，位错在变形应

力的作用下主要的运动方式为剪切过 γ′相，而在 1000 ℃

时位错的运动方式为绕过 γ′相，这说明 γ′相不同的强度

决定了位错运动的不同方式。在位错剪切 γ′相的过程中，

产生的反相畴界（APB）和超晶格堆垛层错（SSFs）、内

禀堆垛层错（SISF）和外禀堆垛层错（SESF）或复杂堆

垛层错（CSFs）等缺陷会破坏 γ′相，进而影响合金的变

形行为和使用性能，不同强度的 γ′相会导致这些缺陷的

破坏程度不同[8]。近些年来，第一性原理计算已经成为

研究材料性能的重要方法，与 Ni 基高温合金相比，Co

基高温合金的延展性较差，不利于加工变形。在对

L12-γ′-Co3(M, W)(M=Al, Ge, Ga)相的结构研究表明，合

金化后 γ′相的沉淀作用可以有效改善 Co 基高温合金的

性能[9-10]。因此，研究合金化对 γ′相的影响机制具有十分

重要的意义。 

由于之前对 Co-Al-W 基高温合金的研究主要集中

在合金化对 γ′相微观组织形貌的影响，掺杂原子对 γ′-L12

相结构的具体影响还不清楚，不利于对合金的成分设计。 

本实验通过构建 γ′-Co3(Al,W)强化相的 L12结构超胞

模型，使用 Ta 原子和 Mo 原子对超胞模型的 6 个非等效

点位进行掺杂，分析掺杂在不同点位的能量结构和力学性

能，并用 TEM 表征对比合金化后 γ′相的形貌变化和强度

差异，研究合金化后元素的优先占据点位和性能之间的联

系，验证理论计算和实验结果的一致性，为后续 Co-Al-W

基高温合金成分设计提供理论基础。 

1  实  验 

1.1  模型构建 

L12-Co3(Al,W)的晶体结构为 A3B 型，属于面心立方

结构，其空间群属于编号为第 221 号的 Pm-3m 类型。其

中 A 原子占据立方结构 6 个面心位置，B 原子占据立方

结构 8 个顶角位置[11]。根据已有的研究结果和数据，单
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胞晶体结构的晶格常数为 0.3599 nm
[1]，以此数据构建单

胞结构模型。 

将单胞结构模型拓展为含有 32 个原子的 2×2×2 超

胞结构模型（图 1），其化学式被预设为 Co24(Al4,W4)，

这与在实验中测定的 γ′相相似[1,12]，该超胞模型具有 6

个非等效占据点位，用 Ta 原子和 Mo 原子分别替换这 6

个非等效点位进行分析计算。 

1.2  计算参数 

电子交换关联能函数为 GGA-PW91，原子势函数采

用 OTFG-ultrasoft 赝势，动能截断点选取 400.0 eV，

K-point 选取 4×4×4 网格。自洽场（SCF）计算采用 Pulay

密度混合法，自洽收敛条件设置为：最大总能量为

5.0×10
-6

 eV/atom、最大原子作用力为 0.1 eV/nm、最大应

力为 0.02 GPa、最大原子位移为 0.005 nm、最大自洽场

能量公差为 5.0×10
-7

 eV/atom、最大自洽场循环次数为

2000 次、最大迭代次数为 2000 次。计算弹性常量时的

条件：最大能量为 1.0×10
-6

 eV/atom，最大原子作用力为

0.02 eV/nm，最大原子位移为 1.0×10
-3

 nm，最大应变幅

为 0.003。在整个计算过程中均考虑了磁性的影响并选择

自旋极化，在计算开始前采用 BFGS 方法对超胞模型进

行几何优化以得到局部最稳定状态。 

1.3  能量结构 

结合能（E）可以表示相组织结构的稳定程度，结

合能越低表明相组织稳定程度越高；形成能（H）可以

表示形成相组织结构的难易程度，形成能越低表明相组

织结构更容易形成，而且当形成能为负值时表明相组织

结构可以在体系中稳定形成[13-14]。 
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其中，Etot 为超胞结构的体系总能量，ESolid(i)为相应固态

元素平均每个原子的能量，EAtom(i)为相应固态元素自由

原子的能量，ni为相应的 i 类元素原子的总数。在单原子

能量计算中 Al 的结构为面心立方结构（fcc），Co 的结 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 1  Co24(Al4,W4)超胞结构 

Fig.1  Co24(Al4,W4) supercell structure 

构为密排六方结构（hcp），W、Ta、Mo 的结构为体心

立方结构（bcc）。 

1.4  力学性能 

弹性常数可以反映出材料在外加应力作用下的变形

抗力，并且可以反映出材料自身的一些力学性质。结构

的各弹性模量值可以通过 Voigt-Reuss-Hill 近似求得。 

体积模量 B、剪切模量 G 的 Hill 近似为 Voigt 近似

和 Reuss 近似的算术平均值[15-19]： 
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杨氏模量 E，泊松比 ν 可以由体积模量 B 和剪切模

量 G 计算[20-21]： 
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硬度 HV 可以由剪切模量 G 和普氏模量 k 计算[22]： 
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B
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1.5  表征实验 

试验合金为 Co-8.8Al-9.8W-2X(X=Ta, Mo)。所用原

料为钴粉（纯度 99.9%，粒度 50 µm），铝粉（纯度 99.9%，

粒度 50 µm），钨粉（纯度 99.9%，粒度 50 µm），钽

粉（纯度 99.9%，粒度 50 µm），钼粉（纯度 99.9%，粒

度 50 µm）。先用 METTLER AE240 型电子天平按合金

名义组分配比称量，再使用 QM-1SP4 型行星球磨机进行

混合均匀，球料比 1.3:1，转速 400 r/min，球磨 4 h。在

YLJ-10RM-S16 试验压块机将混合均匀的粉末压成  

Φ20 mm 的块体后置于 VHF1 真空非自耗电弧炉（氩气

保护）中制备合金。制备好的棒状合金（Φ10 mm）密

封于氩气保护的石英管中，进行 1300 ℃×4 h（水冷）的

固溶处理后，再进行 900 ℃×50 h（空冷）的时效处理。 

使用 WDW-100D 微机控制电子万能材料试验机进行

压缩试验，压缩试样为Φ4 mm×8 mm 的非标圆柱试样，压

缩速率为 0.001 s
-1。使用 FEI Talos F200 场发射透射电子

显微镜（TEM）对合金 γ′相进行明场和双束衍射观察。 

2  实验结果 

2.1  形成能与结合能 

图 2 为非等效点位掺杂时的形成能对比。由图可知，

Ta 原子或 Mo 原子掺杂后的形成能均为负值，这表明掺

杂结构均可以稳定形成。当进行 Ta 原子掺杂时，掺杂 
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图 2  非等效点位掺杂时的形成能对比 

Fig.2  Comparison of formation energy when doping at non-equivalent 

point 

 

结构在 6 个非等效点位的形成能均小于纯净结构，这表

明含有 Ta 原子的掺杂结构比纯净结构更易生成，其中

在 Al2、W6、W5 处形成能较低；而 Mo 原子掺杂结构在

6 个非等效点位的形成能均大于纯净结构，掺杂结构比

纯净结构更难析出，其中在 W6、Co3、W5 处形成能较低。 

图 3 为非等效点位掺杂时的结合能对比。由图可 

知，当 Ta 原子在 Al2、W6、W5 处掺杂时，在 Al2 位置

处结合能最低且低于纯净结构，这表明 Al2 位置掺杂结

构组织稳定性最好且高于纯净结构，而在 W6、W5 位置

掺杂时结合能高于纯净结构，组织稳定性较于纯净结构

较差；当 Mo 原子在 W6、Co3、W5 处掺杂时，在 Co3 位

置处结合能第二低且低于纯净结构，这表明 Al2 位置掺

杂结构组织稳定性第二高且高于纯净结构，而在 W6、

W5 位置掺杂时结合能高于纯净结构，组织稳定性较纯净

结构差。 

Ta 原子掺杂结构的形成能和结合能整体低于 Mo 原

子掺杂结构，这表明对合金进行一元合金化时，Ta 原子

掺杂结构相较于 Mo 原子掺杂结构更易生成且组织稳定

更高。当 Ta 原子掺杂在 Al2 位置时最易生成掺杂结构且 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 3  非等效点位掺杂时的结合能对比 

Fig.3  Comparison of binding energy when doping at non-equivalent point 

组织稳定性最高。Mo 原子在 W6 位置时最易生成掺杂结

构，但组织稳定性较差且低于纯净结构。 

2.2  力学性能 

由于 Ta 原子掺杂的优先占据点位顺序为 Al2、W6、

W5；Mo 原子掺杂的优先占据点位顺序为 W6、Co3、W5，

因此分别选取这 3 个位置分析其力学性能。 

计算结果表明纯净结构和优先占据点位掺杂结构均

满足判别条件[23-25]，其可以稳定存在。 

弹性模量为材料受到外力时产生的变形与其所受外

力的比值，材料的力学性能可以通过分析弹性模量进  

行[26]。弹性模量主要包括体积模量 B、剪切模量 G 和杨

氏模量 E。图 4 为偏好点位掺杂时的弹性模量对比。由

图可知，当 Ta 原子掺杂进入结构后，在 Al2 位置的体积

模量 B，剪切模量 G 和杨氏模量 E 大于纯净结构，在其

余位置的值均小于纯净结构，这表明当 Ta 原子掺杂占

据 Al2位置后，掺杂结构的体积形变能力、抗剪切形变能

力和刚度均得到提升，掺杂占据其余位置时出现下降；当

Mo 原子掺杂进入结构中后，在 W5 位置的体积模量 B 大

于纯净结构，在 W6 位置的剪切模量 G 和杨氏模量 E 大

于纯净体系，这表明当 Mo 原子掺杂占据 W6（W5）位

置后，强化相的抗剪切形变能力和刚度（抗体积形变能

力）均得到提升，掺杂占据其余位置时出现下降。 

硬度HV一般用来表示材料抵抗局部变形的能力[27]。

图 5 为偏好点位掺杂时的硬度对比。由图可知，当 Ta

原子掺杂进入结构后，在 Al2 位置的硬度大于纯净结构；

Mo 原子在 W6 位置的掺杂结构硬度低于 Ta 原子在 Al2

位置的掺杂结构，但略高于纯净结构。由于硬度和刚度

属于同一性质的力学性能，因此硬度的变化曲线与杨氏

模量 E 的变化曲线趋势一致。 

泊松比 ν 是当材料受到拉应力和压应力时，横向应

变和纵向应变的比值，泊松比在–1~0.5 之间，该值越大

表示材料的韧塑性越好[28]。图 6 为偏好点位掺杂时的泊

松比对比。由图可知，当 Ta 原子掺杂进入结构中后， 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 4  偏好点位掺杂时的弹性模量对比 

Fig.4  Comparison of elasticity modulus when doping at preferred point  
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图 5  偏好点位掺杂时的硬度对比 

Fig.5  Comparison of hardness when doping at preferred point  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 6  偏好点位掺杂时的泊松比对比 

Fig.6  Comparison of Poisson’s ratio when doping at preferred point  

 

在 W5、W6 位置的泊松比大于纯净结构；当 Mo 原子掺

杂进入结构中后，在 Co3、W5 位置的泊松比大于纯净结

构，这表明掺杂占据这些位置的韧塑性相的到了改善。 

B/G 值可以表示材料的延性和脆性，当 B/G 值大于

1.75 时，说明材料具有高的延性；当 B/G 值小于 1.75 时，

说明材料脆性越高[29]。研究表明，延性与材料的断裂机

制和脆化机制密切相关，在未掺杂的纯净结构中，B/G

的值大于 1.75，说明结构具有较好的延性[30]。图 7 为偏 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 7  偏好点位掺杂时的 B/G 值对比 

Fig.7  Comparison of B/G when doping at preferred point 

 

好点位掺杂时的 B/G 值对比。由图可知，当 Ta 原子掺

杂进入结构中在 Al2 位置的 B/G 值小于 1.75，表明位于

这些位置的掺杂使得结构脆性升高，在 W5、W6 位置的

B/G 值大于 1.75 且均大于纯净结构的 B/G 值，这表明位

于这些位置的掺杂使得结构的延性升高且高于纯净结

构；当 Mo 原子掺杂进入结构后在 Co3、W5 位置的 B/G

的值大于纯净结构，在 W6 位置的 B/G 值小于纯净结构

但大于 1.75，这表明 Mo 原子掺杂时优先占据的大部分

位置都使掺杂结构具有相应的延性，易于变形，在 W6位

置延性小于纯净结构，Co3、W5位置的延性大于纯净结构。

由于泊松比 ν 和 B/G 属于同一性质的力学性能，因此两

者的变化曲线趋势一致。 

2.3  γ'相的形貌以及位错组态变化 

图 8 为未变形合金的 TEM 明场像。由图可知，当

Co-Al-W 合金、2Ta 合金和 2Mo 合金未变形时：合金中

的 γ'相保持为立方状，且较为均匀的分布在 γ 基体相中，

γ 基体通道较窄。2Ta 合金中 γ'相保持为立方状，同时 γ

基体通道变窄。2Mo 合金中 γ'相保持为带有弧度的近立

方状，出现球化趋势，并且 γ 基体通道变宽。合金除了

在变形过程会产生层错外，在热处理过程中也会产生层 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 8  未变形合金的 TEM 明场像 

Fig.8  TEM-BF images of undeformed alloys of Co-Al-W (a), 2Ta (b), and 2Mo (c) 
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错[31]，3 种合金均在部分 γ 基体通道中发现了条纹状衬

度的层错（SF），由于 γ 基体相属于无序相，推测层错

类型为内禀层错（ISF）[32]。 

图 9 为 5%应变后合金的 TEM 明场像。由图可知，

当 Co-Al-W 合金、2Ta 合金和 2Mo 合金经过 5%的压缩

变形后：合金中的 γ'相形貌较于未变形时的立方度减小，

改变为近立方状，部分位错切割并贯穿 γ/γ'两相；2Ta 合

金中 γ'相立方度并未产生明显变化，立方状保持程度较

高；2Mo 合金中 γ'相立方度在应力作用下彻底消失，γ'

相产生筏化行为转变为近圆筏状，且产生了联结合并的

行为，γ/γ'两相通道明显增宽。3 种合金的 γ/γ'两相通道

中均可观察到少量位错网络形成，其中 2Mo 合金位错网

络密度最高；由于 γ/γ'两相通道中位错网络形成密度较  

低，对位错扩展运动的阻碍作用有限，因此 3 种合金的

γ'相均因位错运动而被剪切破坏，其中 Co-Al-W 合金和

2Mo 合金中出现了位错连续剪切 γ/γ'两相的情况，2Ta

合金中除了直接剪切 γ'相的位错，还有部分位错选择绕

过 γ'相的方式进行运动。 

图 10 为 10%应变后合金的 TEM 明场像。由图可知，

当 Co-Al-W 合金、2Ta 合金和 2Mo 合金经过 10%变形

后：Co-Al-W 合金的 γ'相形貌与 5%变形时没有发生明显

变化，在应力作用下保持为近立方状，但 γ'相之间出现

了少量联结合并以及筏化现象。2Ta 合金中 γ'相形貌与

5%变形时相比没有发生明显变化，在应力作用下依旧保

持为立方状，但其立方度有所减弱且出现联结合并趋势。

2Mo 合金的 γ'相形貌在应力作用下由近圆筏状转变为筏

排状，表现出更强筏化趋向。与 5%变形相比 3 种合金 γ/γ'

两相通道中位错网络密度增加，几乎充满了整个通道，

由于位错网络对位错扩展运动的阻碍作用加强，几乎没

有出现位错连续剪切 γ/γ'两相的情况，部分位错以剪切

方式进入 γ'相或以位错环方式进入 γ'相[6,32]。位错在

Co-Al-W 合金和 2Mo 合金的部分 γ'相界面上形成了大量

塞积，对 γ'相形成破坏；2Ta 合金中 γ'相几乎没有被位错

塞积破坏，γ'相完整程度较高。 

3  讨  论 

当合金未进行压缩变形时，2Ta 合金的 γ/γ'两相通道

最窄，Co-Al-W 合金次之，2Mo 合金最宽。这是由于当

Ta 原子掺杂时，在 6 个非等效点位的形成能均低于纯净

结构；而 Mo 原子掺杂时在 6 个非等效点位的形成能均

高于纯净结构。这就导致2Ta合金的 γ'强化相较Co-Al-W

合金、2Mo 合金更易生成析出；2Mo 合金 γ'相较于

Co-Al-W 合金更难析出，γ'相体积分数较低[33]。2Ta 合金

和 Co-Al-W 合金中 γ'相形貌保持为立方状，而 2Mo 合金

的 γ'相则呈现出近立方状的形貌。这是因为晶格错配度

是 γ'相长大和粗化的主要驱动力，是控制 γ'相形貌的主

要因素[34]。Ta 原子优先占据结构中的 Al2 位置，大半径

的 Ta 原子取代了 Al 原子导致晶格错配度增加，促进立 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 9  5%应变后合金的 TEM 明场像 

Fig.9  TEM-BF images of the alloys after 5% strain: (a) Co-Al-W, (b, b') 2Ta, and (c, c') 2Mo 
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图 10  10%应变后合金的 TEM 明场像 

Fig.10  TEM-BF images of the alloy after 10% strain: (a) Co-Al-W, (b, b') 2Ta, and (c, c') 2Mo 

 

方状的 γ'相析出[35]；Mo 原子优先占据 W6 位置取代 W

原子，由于 W 原子的减少是晶格错配度减小的主要原

因，因此 Mo 元素的添加会使 γ'相出现球化趋势导致立

方度减小[36-37]。当 Ta 原子掺杂进入结构中后，在最易生

成掺杂结构的 Al2 位置结合能最低且低于纯净结构，在

W6、W5 位置结合能最高且高于纯净结构，综合来看 Ta

元素的添加使得 γ'相结合能变化不大；当 Mo 原子掺杂

进入结构中后，在 W6 位置最易生成掺杂结构，结合能

较高且高于纯净结构，W5位置的结合能与 W6位置相似，

虽然 Co3 位置的结合能最低且较易生成，但在 W6 和 W5

位置形成掺杂结构的共同作用下，Mo 元素添加会使 γ'

相结构结合能偏低。这就导致了 2Ta 合金的 γ'强化相组

织稳定性与 Co-Al-W 合金相似，强化相在热处理时的组

织稳定性较高，γ'相不易分解，两者呈现出较为相似的

形貌特征。2Mo 合金中 γ'强化相组织稳定性较差，在热

处理时强化相的组织稳定性较低，γ'相容易分解，出现

球化趋势[38]。综上，晶格错配度和结合能的共同作用可

能是合金化时 γ'相形貌出现差异。 

在进行 5%和 10%压缩变形时，2Ta 合金中 γ'相在应

力作用下依旧保持了完整的立方状；而 2Mo 合金中 γ'

相在应力作用下产生了筏化现象，γ'相形貌向筏排状转

变。当 Ta 原子掺杂进入结构中时，在 Al2 位置拥有最低

的形成能，这说明在 Ta 原子掺杂占据在 Al2 位置时 γ'

相是最易生成，同时其掺杂结构拥有最高的体积模量 B、

剪切模量 G 和杨氏模量 E，且均大于纯净结构，因此占

据 Al2 位置形成的掺杂结构具有最优异的强度。在 W6、

W5 位置较易形成掺杂结构且 2 个位置体积模量 B、剪切

模量 G 和杨氏模量 E 值相似，均略低于纯净结构，因此

在 W6、W5 位置掺杂结构强度出现小幅下降，但由于 Al2

位置为掺杂结构主要生成位置，W6、W5 位置对 Ta 原子

掺杂影响程度有限，因此在进行 Ta 元素合金化时，γ'

相强度在整体依旧会表现出上升趋势，位错进入 γ'相困

难[39-41]；由于掺杂结构泊松比 ν 和 B/G 值在 Al2 位置最

低、在 W6、W5 位置略高于纯净结构，从整体看 Ta 原子

掺杂使掺杂结构可变形能力降低；因此在应力作用下

2Ta 合金强度较高，γ'相较难变形，基本保持立方状形貌。

当 Mo 原子掺杂进入结构中时，在 W6 位置拥有最低的

形成能，最易生成掺杂结构，掺杂结构体积模量 B、剪

切模量 G 和杨氏模量 E 值与纯净结构相似，这表明 W6

位置形成掺杂结构强度与纯净结构相似；在 Co3、W5 位

置较易生成 γ'相，Co3 位置掺杂结构体积模量 B、剪切模

量 G 和杨氏模量 E 最小，Co3 位置掺杂结构强度最低，

W5 位置掺杂结构体积模量 B、剪切模量 G 和杨氏模量 E

值与纯净结构相似，W5 位置形成掺杂结构强度与纯净结

构相似，因此在进行 Mo 元素合金化时，γ'相强度在整体

会表现出下降趋势，大量位错进入并破坏 γ'相，在 γ'相
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中形成位错塞积[42-43]；由于泊松比 ν 和 B/G 值在 W6位

置相似且略低于纯净结构、在 Co3、W5 位置高于纯净结

构，从整体看 Mo 原子掺杂使掺杂结构可变形能力增大，

因此在应力作用下 2Mo 合金的 γ'相较易变形，由近立方

状变形为筏排状，出现了筏化现象。第一性原理研究表

明，γ'强化相中起主要强化作用的是 Co-W 键，Co-Ta 键

拥有比 Co-Al 键更高的强度[44]，当 Ta 原子掺杂进入结

构时优先占据 Al2 位置，大量强度更高 Co-Ta 键取代

Co-Al 键使得 Ta 原子掺杂结构强度升高；而当 Mo 原子

掺杂进入结构中后，优先占据 W6 位置，大量 Co-Mo 键

取代 Co-W 键使得 Mo 原子掺杂结构强度降低，这或许

是掺杂结构力学性能出现差异的原因。 

在合金 5%的压缩变形后，由于变形量较小，γ/γ'两

相通道中所形成的位错网络密度较低，无法对位错运动

起到阻碍作用，出现位错连续切割 γ/γ'两相。在 10%压

缩变形后，γ/γ'两相通道中形成了致密位错网络，由于位

错网络形成对通道中位错运动有着明显阻碍作用，位错

对合金 γ/γ'两相连续剪切行为几乎消失，但由于 Ta 原子

在 Al2位置掺杂时合金硬度远高于 Mo 原子在 W6位置掺

杂时的硬度，因此在 2Ta 合金中 γ'相几乎保持完整状  

态，而 2Mo 合金中 γ'相则出现了部分位错对 γ'相剪切  

破坏。 

经过了理论计算和实验验证，不同合金加入会产生

不同点位偏好，从而导致不同性能，因此本研究结果为

后续 Co-Al-W 基高温合金多元合金化设计提供了方向。 

4  结  论 

1) Ta原子最优先占据 γ′-L12超胞结构中的Al2位置，

其次为 W6、W5 位置；Mo 原子最优先占据 W6 位置，其

次为 Co3、W5 位置。 

2) 由于 Ta 原子掺杂结构的形成能与 Mo 原子掺杂

结构相比较低，掺杂结构较易生成。因此 2Ta 合金中 γ/γ'

两相通道相较于 2Mo 合金更窄，γ'相析出量更大。 

3) 由于 Ta 原子掺杂结构结合能与 Mo 原子掺杂结

构相比较低，掺杂结构组织稳定性更高。因此 2Ta 合金

中 γ'相更为稳定，形貌表现为立方状；2Mo 合金中 γ'相

较易分解，形貌表现为带有弧度近立方状。 

4) Ta 原子掺杂结构强度比 Mo 原子掺杂结构较高，

但可变形能力较低。因此 2Ta 合金中 γ'相在应力作用下

依旧保持为立方状；2Mo 合金中 γ'相在应力作用下产生

筏化行为，且应变程度提高，筏化趋向不断加强。 
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Abstract: To investigate the effects of alloying elements Ta and Mo on the strength and morphology of the γ′ phase of Co-Al-W-based 

superalloys, the γ′-L12 supercell structure was constructed, doping calculations were performed at six nonequivalent sites, and the energy structure 

and mechanical properties were analyzed; and Co-8.8Al-9.8W-2X (X=Ta, Mo) alloys were prepared, and the alloys were deformed in 5% and 10% 

compression. The γ′ phase morphology and dislocation morphology of the alloy were analyzed using transmission electron microscopy (TEM) 

technique. The results show that the Ta atoms preferentially occupy the Al2 position and the Mo atoms preferentially occupy the W6 position 

during alloying; and the occupation of Ta atoms in the Al2 position increases the strength and tissue stability of the γ′-L12 doped structure, while 

the Mo atoms doping at the W6 position has the opposite effect. The γ′ phase shape can be maintained as cubic when the 2Ta alloy is 

compressively deformed, and the dislocation damage to the γ′ phase is more limited, while the strength of the γ′ phase of the 2Mo alloy is reduced 

due to the preferential occupation of the Mo atoms in the W6 position, and the γ′ phase shape is changed from cubic to raft when the alloy is 

compressively deformed, and the dislocation damage to the γ′ phase is more serious. 

Key words: Co-Al-W superalloy; γ′ phase morphology; energy structure; dislocations; mechanical properties 
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