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摘要  通过第一性原理方法, 计算了稀土镁合金的晶格常数、弹性模量、体模量、剪切模量、杨

氏模量和各向异性参数等性能, 研究了稀土元素对镁合金的结构及力学性能的影响. 结果表明: 

固溶体中固溶原子和溶剂原子之间的最近邻原子间距增大, 固溶体的体模量减小; 固溶原子的

4f电子对固溶体的性能有较大的影响, Eu及Yb处出现的晶格常数和力学性能的反常来源于固溶

原子的特殊的 4f 电子层结构; 方向性共价键是固溶体脆性增加的原因.  
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作为目前交通工具中广泛代替钢铁和铝合金的结

构材料, 镁合金在最近几十年的时间越来越受到人们的

重视[1~4]. 但是, 力学性能较差限制了镁合金在交通运输

领域的进一步发展, 纯镁的力学强度低于大多数的铝合

金[5]. 因此提高镁合金的力学性能成为人们研究的重点.  

固溶强化是提高合金力学性能的一种有效方法, 

其原理主要有弹性理论和电子理论 [1,6]. 弹性理论的

本质是固溶原子和位错的弹性交互作用[7], 固溶原子

的尺寸因子对固溶强化的效果起着重要作用[8]. 值得

注意的是, 虽然 Y 和 Gd 在镁中的尺寸因子小于 Al 和

Zn, 但是它们对镁合金的强化效果要好于Al和Zn[9,10]. 

类似的现象在 Mg-Dy 合金中也有发现 [11]. 高磊等

人 [10]从化学键强度增加角度对这一反常的固溶强化

行为作出了合理的解释. 但是, 稀土元素对镁合金的

强化规律还没有完全清楚. 因此, 本文运用第一性原

理计算方法, 系统研究稀土元素对镁合金晶格常数、

弹性模量和力学性能的影响 , 并探讨电子成键特征

对力学性能的影响规律.  

1  方法 

计算采用基于密度泛函理论 (density functional 

theory, DFT)的 VASP (Vienna Ab initio Simulation 

Package)赝势平面波软件包[12,13]. 对离子实和价电子

之间的相互作用采用缀加投影波(projector augmented 

wave, PAW)的赝势(pseudo-potentials)来描述[14]. 交互

关联函数采用 Perdew-Burke-Ernzerhof (PBE)的广义

梯度近似(generalized gradient approximations, GGA) 

的方法来描述 [14]. 平面波动能截止能量取 400 eV. 

计算模型采用一个 3×3×3 的金属镁的超胞, 稀土元

素原子取代其中任意一个镁原子得到固溶体模型

Mg53RE. 弛豫计算采用高斯方法 [15,16]. 弛豫计算和

弹性模量的计算均在 5×5×5的 K空间中进行, 前期计

算表明, 此空间下进行的计算已经能够提供足够准确

的结果. 弹性模量的计算采用应力应变的方法[17]. 根

据 Burr 等人[18]对稀土元素原子 4f 电子层的描述和稳

定型的判据, 我们将 VASP中稀土元素的外层电子中

的 4f 电子层作为低温下的芯态来处理[19,20]. 这样, 具

体价电子的选取为 Mg: 3s2, La: 5s25p65d16s2, Eu: 

5p66s2, Yb: 5p66s2, 其他稀土元素原子则为 5p64f16s2.  

2  结果和讨论 

2.1  热力学稳定性和晶格常数 

为了研究镁稀土合金的热力学稳定性 , 我们用
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式(1)计算了它们的形成能:  

 form tot Mg REE53E E E E   , (1) 

其中 Etot 是镁稀土合金的总能量, EMg 和 EREE 则分别

是金属镁和稀土单质在各自稳定基态下的总能量 . 

从表 1 中的计算数据可以看出, 除了 La, Eu 和 Yb 外, 

所有的稀土元素和金属镁组成固溶体时 , 其形成能

都为负值 , 说明大部分稀土元素能和金属镁自发形

成固溶体. 而不能自发形成固溶体的 3 种元素, 它们

的 4f 电子层结构分别为 0、半满和全满结构, 也就是

说, 特殊的 4f 电子层结构对固溶体的形成有较大影

响. 从能量的角度来看, 4f 电子的加入易使镁形成固

溶体.  

我们计算了纯镁的晶格常数, 分别是 a=3.20 Å 

和 c=5.15 Å, 与实验值以及理论值 a=3.21 Å 和 c= 

5.21 Å[21]符合很好, 误差在 1%左右, 证明了我们计

算的可靠性. 计算得到的固溶体的晶格常数 a, c 以及

它们的比值示于图 1 中. 由图可见, 固溶体的晶格常

数依赖于溶质原子的原子半径 . 由于所有稀土元素

原子半径都大于镁原子半径 , 因此稀土元素的加入

使镁合金的晶格常数增大 . 随着稀土元素原子序数

的增加, 镁合金的晶格常数呈现下降的趋势. 值得注

意的是, 稀土元素原子加入后, 固溶体 c 轴方向上增

加的幅度比 a 轴更大, 因此, 固溶体的 c/a 比也相 

表 1  镁稀土合金的形成能、最近邻原子间距和 

各向异性参数 

固溶原子 Eform (eV) dN (Å) A 

Mg 0 3.17 0.195 

La 0.107 3.30 0.179 

Ce 0.002 3.29 0.180 

Pr 0.032 3.28 0.181 

Nd 0.054 3.27 0.182 

Pm 0.072 3.26 0.182 

Sm 0.072 3.26 0.183 

Eu 2.1 3.30 0.175 

Gd 0.089 3.24 0.184 

Tb 0.079 3.24 0.184 

Dy 0.066 3.23 0.184 

Ho 0.049 3.23 0.184 

Er 0.032 3.23 0.184 

Tm 0.009 3.22 0.184 

Yb 0.163 3.27 0.181 

 

图 1  镁稀土合金的晶格常数 

应增大.  

2.2  力学性能 

弹性常数表征了材料对外加应力的抵抗能力 . 

六方晶系结构有 5 个独立的弹性常数, c11, c12, c13, c33

和 c44. 我们首先计算了纯镁的弹性模量, 并与实验

值(c11, c12, c13, c33 和 c44 分别对应 60, 26, 22, 62 和 

16 GPa)[21]相比较, 误差在 5%以内, 证实了计算的可

靠性. 其余计算结果示于图 2 中, 所有数据均满足下

列六方晶系的玻恩力学稳定性判据公式[17,22]:  

 11 0c  , (2) 

  11 22 0c c  , (3) 

 44 0c  , (4) 

   2
11 12 33 122 0c c c c   . (5) 

因此, 这些固溶体在力学上均能稳定存在. 从图

2 可以看到, 随着稀土元素的加入, 镁合金的 c12 与

c13 有不同程度的下降, 但是其余 3 个弹性常数都上

升, 尤其是 c11 上升的幅度比较大. 另外 Eu 和 Yb 的

数值与其他稀土元素相比 , 都出现了不同程度的异

常, 这与两个元素原子特殊的次外层电子结构有关, 

半满和全满的 4f 电子层相对比较稳定, 使得 f 电子对

材料的影响比其他稀土元素原子弱.  

为了研究固溶体中溶质原子的含量对弹性常数

的影响, 我们构建了 Mg52RE2 固溶体模型, 计算结果 
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图 2  Mg53X 的弹性常数 

示于图 3 中. 由图 3 和图 2 可以看到, 稀土元素含量

对镁合金的弹性常数变化规律影响不大.  

由弹性模量可以用 Voigt 方法导出材料的体模

量、剪切模量和杨氏模量:  

 
   11 12 13 12 13 232

9

c c c c c c
B

    
 , (6) 

     11 12 33 12 13 23 44 55 663
,

15

c c c c c c c c c
G

       
  

 (7) 

 
9

3

GB
E

G B



. (8) 

由上述公式计算出的纯镁的力学常数 B=37 GPa, 

G=18 GPa 以及 E=48 GPa 与实验值(B=35 GPa, G=17 

GPa, E=44 GPa)和理论值(G=17 GPa, E=45 GPa)[23]吻

合很好. 图 4 给出了固溶体的体模量 B、剪切模量 G、

B/G 和杨氏模量 E. 体模量反映了材料对外加压应力

的抵抗能力. 从图 4(a)中可以看到, 随着加入的稀土 

 

图 3  Mg52X2 的弹性模量 

元素的原子序数的增大, 固溶体的体模量升高, 这一

趋势和 c13 的变化趋势接近. 曲线中的 Eu 和 Yb 处也

有异常的数值出现. 此外, 稀土元素的加入使镁合金

的体模量较纯镁略有降低. 为了研究这一现象, 我们

计算了影响体模量的直接因素——最近邻原子间距, 

并将计算结果列在表 1 中. 从图 4 和表 1 可以看出, 

随着最近邻原子间距的增大, 固溶体的体积变大, 体

模量变小, 与 Cohen 等人[24]的结论一致. 这也是 Eu

和 Yb 使镁合金体模量减小的原因.  

对于反映材料刚度的剪切模量 , 情况则有所不

同. 如图 4(b)所示, 所有稀土元素的加入都能使镁合

金的剪切模量得到增强. 同时, 在中间的 Eu 处有一

个极小值, 这与 c44 的变化趋势基本相同.  

由 Pugh[25]引进的体模量和剪切模量的比值 B/G

为我们提供一个判断材料韧脆性的标准, 其值越大, 

则韧性越好, 临界值为 1.75. 大于 1.75 时材料为韧性, 

小于 1.75 时则为脆性. 图 4(c)是固溶体的 B/G 比值, 

可以看出, 稀土元素的加入使镁合金的韧性降低.  

杨氏模量表现了材料对外加线性载荷的抵抗程

度. 固溶体的杨氏模量示于图 4(d), 可以看到, 杨氏 
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图 4  Mg53X 的体模量 B(a)、剪切模量 G(b)、B/G(c)和杨氏

模量 E(d) 

模量的变化规律和剪切模量接近 , 总体都较纯镁得

到提高, 但是 Eu 和 Yb 处都有一个小的极值.  

为了研究固溶体 c/a 的变化给材料带来的宏观影

响, 我们计算了材料的各向异性参数 A[15]. 对于六方

晶系结构晶体:  

 44

11 33 13

4

2

c
A

c c c


 
. (9) 

 A 的值为 1 时, 材料表现出各向同性, 其余数值则都

表现出各向异性, 与 1 相距越远, 各向异性越显著. 

计算结果列在表 1 中, 我们可以看到, c/a 的增大使材

料各向异性增加.  

 

图 5  纯镁、Mg-Ce 合金和 Mg-Dy 合金的(110)面的 ELF 图 

2.3  化学键 

为了更深入地研究固溶体的性质变化规律 , 我

们计算了材料的局域电子密度图(ELF)[26]. 图 5 中是

Mg53Ce 和 Mg53Dy 在(110)面上的局域电子密度图, 

纯镁的 ELF 图也标示在左边以便于比较. 从图中可

以清楚地看到, 随着稀土元素原子的加入, 镁原子之

间的化学键受到了严重的影响 . 在溶质原子上方的

镁原子之间, 化学键得到增强, 但是在固溶原子下方, 

它们之间的化学键反而减弱. 这样, 在晶体中就形成

了一个方向性的共价键. 根据 Miao 等人[27]的结论, 

方向性共价键的形成 , 使材料各向异性增加 . 同时, 

也较好地解释了稀土元素使材料脆性增大的原因.  

3  结论 

采用第一性原理计算研究了稀土元素对镁合金

的固溶强化规律. 固溶体的晶格常数、体积、弹性模

量和力学性能的变化, 都与溶质原子的 4f 电子层变

化规律以及溶质原子半径有着紧密的联系 . 稀土元

素原子在镁合金的固溶强化中有着重要的作用 . 固

溶体中方向性共价键的形成, 使材料的脆性增加.  
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