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Введение

Актуальность диссертационной работы. Наноматериалы вызывают
все больший интерес в научном сообществе благодаря их специфическим, уни­
кальным свойствам, которые обусловлены размерным фактором. Усилия ис­
следователей в последние десятилетия направлены на раскрытие потенциала
новых видов наноматериалов для их применения в нанотехнологиях. Размер
металлических объемных нанокристаллических (НК) материалов может быть
макроскопическим во всех трёх измерениях, однако они включают в себя на­
норазмерные структурные элементы, например, нанозерна или наночастицы,
которые существенно влияют на свойства материала [1—4].

Дефекты кристаллической решётки оказывают непосредственное влияние
на деформационные процессы, протекающие в материалах. Большое влияние
на свойства материалов оказывают планарные дефекты – границы раздела фаз
или границы зерен (ГЗ) [5]. В металлических материалах с НК структурой в от­
личие от крупнокристаллических аналогов, существует плотная сетка ГЗ. Еще
в 1984 году японский исследователь Ватанабэ ввел понятие инженерии ГЗ [6],
которая подразумевает поиск путей повышения комплекса свойств материалов
путем управления структурой границ. Помимо геометрических характеристик
границ (малоугловые, большеугловые, специальные, неравновесные и т.д.) мож­
но варьировать их химический состав посредством введения или устранения
сегрегаций различных элементов, что было предложено Раабе с соавторами в
2013 году [7]. Было показано, что различные методы термомеханической обра­
ботки металлов позволяют воздействовать на свойства ГЗ, в том числе, кон­
тролировать появление зернограничных (ЗГ) сегрегаций [8], которые, однако,
могут оказывать как положительное, так и отрицательное влияние на такие
свойства материала, как прочность, пластичность, устойчивость к коррозии,
температуры фазовых переходов и др.

В металлических материалах помимо ГЗ могут возникать межфазные гра­
ницы, например, при наличии наночастиц в матрице, которые могут существен­
но влиять на прочностные и функциональные свойства сплавов [9]. В микро­
электронике широко применяются слоистые структуры, где могут контакти­
ровать материалы с различным типом химической связи. Возникает необходи­
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мость определения прочностных и других свойств межфазных границ с учетом
влияния различных факторов – температуры, механических напряжений, нали­
чия пор и т. п. [10].

Существенную помощь в изучении границ раздела и их влияния на свой­
ства сплавов и гетероструктур, оказывают методы атомистического моделиро­
вания. Наиболее точный метод первопринципного моделирования дает исклю­
чительно полезную информацию, но рассматривает лишь статические задачи
для небольшого числа атомов [11]. Молекулярная динамика (МД) является
мощным вычислительный методом, применяемым для моделирования веществ
на атомарном уровне и позволяющим получать подробную информацию о вза­
имодействии и движении атомов системы. МД помогает понять и предсказать
макроскопические свойства, тем самым дополняя знания, полученные из экс­
периментов. В настоящее время МД моделирование используется для решения
сложных задач в таких областях передовых исследований, как разработка кон­
струкционных и функциональных наноматериалов, материалов для медицин­
ского применения, слоистых материалов, используемых в наноэлектронике, и
во многих других направлениях.

По сочетанию таких параметров как рассматриваемые объем вещества
и временной интервал, метод МД, возможно, является наиболее эффектив­
ным среди методов атомистического моделирования при изучении структуры
и свойств наноматериалов, а также для оценки их применимости в нанотех­
нологиях. В связи с этим, исследование методом МД структуры и свойств НК
материалов является актуальной и важной задачей, решение которой поз­
воляет сократить финансовые и временные затраты на разработку новых пер­
спективных материалов.

Цель работы: Методом молекулярной динамики изучить влияние гра­
ниц зерен и межфазных границ на деформацию и механические свойства НК
сплавов Al и высокоэнтропийных сплавов (ВЭСов), на особенности мартенсит­
ных превращений (МП) в НК сплавах NiTi, а также на прочностные свойства
неметаллических слоистых гетероструктур.

Для достижения поставленной цели необходимо было решить следующие
задачи:

1. Исследовать деформационное поведение и механические свойства НК
сплавов Al c ЗГ сегрегациями различных элементов. Дать рекоменда­
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ции по выбору примесных элементов, ЗГ сегрегации которых оказыва­
ют положительное влияние на свойства НК сплавов Al.

2. Оценить вклад дислокационного скольжения и зернограничного про­
скальзывания (ЗГП) в механическое растворение ЗГ сегрегаций Zr в
процессе интенсивной пластической деформации (ИПД) НК сплава Al­
Zr.

3. С помощью комбинированного моделирования методами МД и Монте­
Карло (МК) исследовать влияние ближнего порядка и ЗГ сегрегаций
на прочность НК ВЭСа Кантора с добавкой Al.

4. Объяснить эволюцию дефектной структуры и прочностные свойства
различных ВЭСов Кантора системы Co-Сr-Fe-Ni путем расчета энергии
дефекта упаковки (ЭДУ).

5. Изучить вопрос влияния химического состава на процесс атомного упо­
рядочения в НК ВЭСах TiNbVZr, TaTiNbZr, HfNbTiZr, а также в ВЭ­
Сах системы Nb-Ta-Hf-Zr и Cr-Co-Ni.

6. Рассмотреть вопрос влияния сетки ГЗ в НК ВЭСах системы Nb-Ta-Hf­
Zr на возможность формирования ЗГ сегрегаций и нанокластеров, а
также повышать прочность сплавов.

7. Оценить вклад нанокогерентных частиц в упрочнение НК эквиатомных
ВЭСов TiNbVZr, TaTiNbZr и HfNbTiZr, а также НК ВЭСов системы
Nb-Ta-Hf-Zr.

8. Определить влияние типа ГЗ, а также ЗГ сегрегаций атомов Ni или Ti
на температуры МП в НК сплавах с памятью формы на основе NiTi.

9. Исследовать влияние ГЗ и межфазных границ на механизмы деформа­
ции и разрушения слоистых наноструктур на основе Si.

Научная и практическая ценность работы состоит в систематическом
исследовании влияния структурных особенностей некоторых типичных предста­
вителей объемных НК материалов на их механические и физические свойства.
Например, закономерности, полученные при исследовании связи между струк­
турой ГЗ и свойствами НК металлов и сплавов дают возможность раскрыть
потенциал инженерии ГЗ для повышения свойств таких материалов. Помимо
этого, в работе затрагиваются вопросы влияния дислокационной структуры,
фазовых превращений и упорядочения на свойства металлов и сплавов. Напри­
мер, была показана возможность упрочнения НК ВЭСов путем модификации



10

их химического состава и, как следствие, формирования упорядоченных класте­
ров, тормозящих дислокационное скольжение. Показано влияние температуры
и наличия пор на механизмы деформации и разрушения слоистых нанострук­
тур на основе кремния и аморфного нитрида кремния. Полученные методом
МД результаты представляют не только научный интерес, но обладают и прак­
тической ценностью, поскольку они могут быть полезны при разработке новых
перспективных НК материалов, используемых в различных отраслях, напри­
мер, в авиационной и автомобильной промышленностях, медицине и наноэлек­
тронике.

Основные положения, выносимые на защиту:
1. Установлена связь геометрии ГЗ и типа ЗГ сегрегаций с механизмами

деформации и механическими свойствами НК Al. Как правило, приме­
си с меньшим или почти таким же атомным радиусом, как у матричного
элемента, упрочняют, а примеси большего размера охрупчивают ГЗ.

2. По сравнению с ЗГП, дислокационный механизм деформации вносит
больший вклад в механическое растворение труднорастворимых ком­
понент при ИПД.

3. Ближний порядок в НК многокомпонентных сплавах способствует ста­
билизации мелкозернистой структуры за счет торможения дислокаци­
онного скольжения на упорядоченных кластерах.

4. Структура ГЗ, размер примесей, а также энтальпия смешения ком­
понент сплава определяют возможность формирования ЗГ сегрегаций
и интерметаллидных частиц, существенно повышающих механические
свойства НК ВЭСов.

5. При исследовании мартенситных превращений в НК сплавах NiTi до­
казано, что геометрия ГЗ и их химический состав сильно влияют на
температуры фазовых переходов.

6. При комнатной температуре наблюдается хрупкое разрушение бислой­
ной нанопленки «кремний/аморфный нитрид кремния» по межфазной
границе, а при 600 K вязкое разрушение в аморфной фазе.

Научная новизна работы состоит в следующем:
1. На основе вычисления потенциалов охрупчивания для атомов замеще­

ния (Fe, Co, Ti, Mg или Pb) в ГЗ Al, впервые показано, что примеси
с меньшим или почти таким же атомным радиусом, как у матричного
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элемента, упрочняют, а примеси большего размера охрупчивают ГЗ.
Определено, что среди рассмотренных элементов, Co является лучшим
для упрочнения ГЗ НК бинарных Al сплавов.

2. Впервые, с использованием МД, проведен систематический анализ вли­
яния ЗГ сегрегаций различных элементов (Fe, Co, Ti, Mg или Pb) на
деформационное поведение НК Al сплавов. Обнаружено, что сегрега­
ции тормозят миграцию ГЗ и ЗГП, способствуя упрочнению Al. Среди
рассмотренных элементов Co является наиболее перспективным для
упрочнения НК структуры.

3. Методом МД впервые доказано, что дислокационное скольжение при
ИПД вносит больший вклад в механическое растворение атомов ЗГ
сегрегаций, чем ЗГП.

4. МД моделирование впервые использовано для выявления элементов,
формирующих ЗГ сегрегации и кластеры с упорядоченной структурой
в ВЭСах CoCrFeNi и Al(8ат.%)-CoCrFeNi, а также для изучения влия­
ния этих структурных элементов на прочность сплавов. Показано, что
сегрегация атомов Al и Cr в ГЗ и присутствие кластеров Fe3Al способ­
ствует увеличению предела текучести.

5. Впервые с использованием МД показано, что снижение содержания Fe
и Cr в НК сплавах системы Cr-Fe-Co-Ni приводит к увеличению ЭДУ
и, как следствие, предела текучести. Кроме того доказано, что ста­
бильность дислокационной структуры, в частности дефектов упаковки
(ДУ), определяется энергией их образования.

6. С использованием сочетания методов MД и МК впервые удалось уста­
новить корреляцию между химическим составом и упорядочением в
НК сплавах системы Cr-Co-Ni; увеличение содержания атомов, участ­
вующих в кластеризации, в частности атомов Cr и Co для пары Cr-Co
и атомов Ni для пары Ni-Ni, подавляет тенденцию к формированию
соответствующих упорядоченных кластеров.

7. Анализ влияния упорядочения в бикристаллах ВЭСов TiNbVZr,
TaTiNbZr и HfNbTiZr на их деформационное поведение выявил упроч­
няющее действие кластеров, обогащённых атомами Nb, которые тормо­
зят дислокационное скольжение. В отличие от двух других сплавов, в
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TaTiNbZr такие кластеры не формируются; в данном случае, атомы Nb
сегрегируют вдоль границ крупных кластеров атомов Ta.

8. Методом МД установлено, что температуры мартенситных превраще­
ний в НК сплавах на основе NiTi сильно зависят от химического соста­
ва и геометрии ГЗ; впервые обнаружено, что присутствие в структуре
ЗГ сегрегаций атомов Ti, и особенно Ni, существенно подавляют мар­
тенситное превращение, при этом в отсутствии сегрегаций, фазовый
переход в NiTi c ГЗ кручения наступает значительно позднее, чем в
образце с ГЗ наклона.

9. Показано, что деформация бислойной нанопленки «кремний/аморф­
ный нитрид кремния» при растяжении перпендикулярно границе раз­
дела фаз зависит от температуры; при температуре 300 К наблюдается
хрупкое разрушение вдоль межфазной границы, а при повышении тем­
пературы до 600 К прочность на разрыв снижается на 20%, при этом
происходит вязкое разрушение в аморфном слое.

10. При сдвиговом нагружении бислойной нанопленки «кремний/аморф­
ный нитрид кремния» пластическое течение осуществляется за счет пе­
рестроения атомов в аморфном слое нитрида кремния и межфазного
проскальзывания. Наличие пор в границе и повышение температуры
снижают критические напряжения, необходимые для межфазного про­
скальзывания.

Апробация работы. Результаты исследований представлены на следу­
ющих российских и международных конференциях: International Congress «The
9th Ultra-Steel Workshop», 20-21 июля 2005, Tsukuba, Japan; Всероссийская мо­
лодежная научная конференция «Мавлютовские чтения», 30-31 октября 2007 г.,
УГАТУ, г. Уфа; Всероссийская школа-конференция для студентов, аспирантов
и молодых ученых «Фундаментальная математика и ее приложения в естество­
знании», 30 октября – 3 ноября 2007 г., БГУ, г. Уфа; Открытая школа-кон­
ференция стран СНГ «УМЗНМ-2008» (4-9 августа 2008); X Международная
школа-семинар «Эволюция дефектных структур в конденсированных средах»,
Барнаул, 8-11 сентября 2008; Третья всероссийская конференция по нанома­
териалам НАНО 2009, Екатеринбург, 20-24 апреля 2009; Третья международ­
ная конференция «Деформация и разрушение материалов и наноматериалов»
(DFMN-2009), 12-15 октября 2009, г. Москва; 13-й международный симпози­
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ум «Упорядочение в минералах и сплавах» 9-15 сентября 2010 г., Ростов-на­
Дону - пос. Лоо, Россия; XIX Петербургские чтения по проблемам прочно­
сти, 13-15 апреля 2010, г. Санкт-Петербург; Шестнадцатая всероссийская на­
учная конференция студентов-физиков и молодых ученых ВНКСФ-16, г. Вол­
гоград, 22-29 апреля 2010 г; Открытая школа-конференция стран СНГ «УМ­
ЗНМ-2010», 11-15 октября, г. Уфа; 6-ая международная конференция «Фазо­
вые превращения и прочность кристаллов», г Черноголовка, 16-19 ноября 2010
г; Всероссийская конференция с элементами научной школы для студентов, ас­
пирантов и молодых ученых «Приборное и научно-методическое обеспечение
исследований и разработок в области микро- и наноэлектроники», 22-24 ноября
2010 года, г. Уфа; The 5th International Conference on Nanomaterials by Severe
Plastic Deformation (NanoSPD5), March 21 - 25, 2011, Nanjing, China; Семнадца­
тая всероссийская научная конференция студентов-физиков и молодых ученых
(ВНКСФ-17), 25 марта-1 апреля 2011 г., г. Екатеринбург; Студенческая научно­
практическая конференция по физике, 21 апреля 2011, БГУ, г. Уфа; II Меж­
дународная научная конференция «Инновационная деятельность предприятий
по исследованию, обработке и получению современных материалов и сплавов»,
24-25 ноября 2011, г. Орск; 52 Международная научная конференция «Актуаль­
ные проблемы прочности 4-8 июня 2012, г. Уфа; Открытая школа-конференция
стран СНГ «УМЗНМ-2012», 8-12 октября, г. Уфа; Открытая школа-конферен­
ция стран СНГ «УМЗНМ-2014», 6-10 октября, г. Уфа; The 12th International
Conference on Superplasticity in Advanced Materials (ICSAM-2015), Tokyo (Япо­
ния); Открытая школа-конференция стран СНГ «УМЗНМ-2016», 3-7 октяб­
ря, г. Уфа; International Conference on Fatigue Damage of Structural Materials
XI, 18-24 September 2016, Hyannis, MS (США); Открытая школа-конференция
стран СНГ «УМЗНМ-2018», 1-5 октября, г. Уфа; Открытая школа-конферен­
ция стран СНГ «УМЗНМ-2022», 3-7 октября, г. Уфа; International Conference
on Advances in Structural Alloys and Their Manufacturing (ASATM), 10-13 January
2023, Nanyang Technological University (Сингапур).

Личный вклад автора работы. Постановка задач и целей диссерта­
ционного исследования, определение подходов к их решению, проведение ис­
следований методом атомистического моделирования, интерпретация и анализ
полученных результатов и формулировка выводов были выполнены лично ав­
тором, либо при ее непосредственном участии. Автор принимала активное уча­
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стие в подготовке всех научных публикаций и докладов конференций по теме
диссертации.

Достоверность результатов диссертационной работы основана на ис­
пользовании апробированных методик атомистического моделирования, атте­
стованных методов анализа численных данных, а также обеспечивается внут­
ренней непротиворечивостью полученных результатов моделирования и их со­
гласием с имеющимися в литературе теоретическими и экспериментальными
данными. При моделировании уделялось внимание важным техническим аспек­
там, таким как выбор временного шага интегрирования уравнений движения,
постановке начальных и граничных условий, достижению равновесия в процес­
се релаксации и т. п.

Публикации. По теме диссертационной работы опубликовано 47 статей
в журналах из перечня изданий ВАК РФ (в том числе 9 по специальности
2.6.6 — Нанотехнологии и наноматериалы) и/или входящих в базы данных Web
of Science и/или Scopus (из них 35 в журналах первого и второго квартиля) и
14 в российских журналах, переводные версии которых индексируются в Web
of Science.

Объем и структура работы. Диссертация состоит из введения, шести
глав и заключения. Полный объём диссертации составляет 286 страниц с 132 ри­
сунками и 9 таблицами. Список литературы содержит 289 наименований.
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Глава 1. Структура и уникальные свойства НК материалов и метод
молекулярной динамики для их изучения

В данной главе будет очерчен передовой край исследований и применений
НК материалов, в частности, будут выделены основные структурные особен­
ности и свойства таких материалов в сравнении с традиционными материала­
ми; будут перечислены основные методы получения объемных НК металлов и
сплавов. После этого будут раскрыты современные тенденции и проблемы в ис­
пользовании МД для изучения дефектных структур и свойств НК материалов,
рассматриваемых в данной работе, к которым относятся объемные НК сплавы
на основе Al, различные ВЭСы, сплавы на основе NiTi и неметаллические дву­
мерные НК материалы. Акцент исследований будет сделан на влиянии границ
раздела (границ зерен и межфазных границ) на свойства НК материалов.

1.1 Объемные металлические НК материалы

Так как словом ”объемный” обычно характеризуют материалы в боль­
ших количествах или размерах, то термин ”объемные наноматериалы” может
выглядеть противоречивым. В материаловедении ”объемные наноматериалы”
относятся к трехмерным объемным структурам, т.е. материалам, которые име­
ют макроскопические объемы или размеры, но в то же время обладают нано­
размерными структурными элементами, существенно влияющими на их свой­
ства. В случае металлических объемных НК материалов такой характеристи­
кой является размер составляющих их зерен. Другими словами, эти материалы
могут занимать макроскопические объемы, но их поликристаллическая струк­
тура, состоящая из наноразмерных зерен, может иметь существенно большую
прочность по сравнению с крупнокристаллическим аналогом.
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Рисунок 1.1 — Примеры ИПД: слева РКУП, справа КВД [3; 12].

1.1.1 Методы интенсивной пластической деформации

Одним из основных методов получения мелкозернистой структуры объем­
ных НК материалов является ИПД образцов КК материала. Такая обработка
может привести к уменьшению среднего размера зерен металлов и сплавов до
нанометровых значений, формируя НК структуру. Наряду с улучшением раз­
личных функциональных свойств, такое измельчение структуры приводит к
значительному росту предела текучести материалов.

Валиевым Р.З. были сформулированы основные требования к режимам
ИПД и природе КК материала, подвергаемого ИПД. Например, материал дол­
жен быть однородным по структуре и иметь преимущественно высокоугловые
границы, сама ИПД не должна приводить к разрушению образцов, а темпера­
тура деформации обычно не должна превышать 0,4 температуры плавления
материала. Наличие высокого гидростатического давления и больших дефор­
маций сдвига при ИПД является ключевым условием для измельчения зерен
в поликристаллических металлических материалах до ультрамелкозернистого
(𝑑 < 500 нм) или наноуровня (𝑑 < 100 нм).

Классическими примерами методов ИПД являются, например, равно­
канальное угловое прессование (РКУП) и кручение под высоким давлением
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(КВД) (Рис. 1.1). Как правило КВД позволяет получать более мелкие зерна
по сравнению с материалами, подвергнутыми РКУП. Однако среди недостат­
ков КВД можно выделить малый размер обрабатываемого образца и, в связи с
этим, его ограниченное промышленное применение.

1.1.2 Механические свойства

Упруго-пластическая деформация

Сила взаимодействия между атомами материала определяет его модули
упругости. Помимо этого, дефекты решетки,такие как ГЗ, трещины и поры, а
также кристаллографическая ориентация тоже существенно могут влиять на
жесткость рассматриваемого материала. Как правило, в поликристаллических
металлах и сплавах, свободный объем, присущий ГЗ, и неоднородность струк­
туры из-за наличия дефектов уменьшают жесткость. Упругие константы таких
структур ниже, чем для соответствующих монокристаллов [13; 14].

Закон Холла-Петча демонстрирует зависимость предела текучести, 𝜎𝑦, по­
ликристаллического материала от среднего размера зерен структуры. Он может
быть найден из следующего соотношения [15; 16]:

𝜎𝑦 = 𝜎0 +𝐾𝑑−1/2, (1.1)

в котором 𝑑 и 𝜎0 — это средний размер зена и напряжение Пайерлса, соот­
ветственно, а 𝐾 — это коэффициент материала. Согласно этому уравнению,
предел текучести увеличивается с уменьшением среднего размера зерна. Суще­
ственное повышение прочности НК металлов и сплавов, по сравнению с КК ана­
логами, [17—24] происходит из-за ЗГ упрочнения, обусловленного присутствием
плотной сетки ГЗ. Границы служат барьером для движения дислокаций, и кро­
ме того образование последних подавлено в структурах с нанозернами.

Важно отметить, что уравнение, приведенное выше, перестает работать
при очень малом размере зерен [25; 26], так как закон Холла-Петча не учитыва­
ет смену механизмов деформации, когда вклад от дислокационного скольжения
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снижается и включается механизм, обусловленный присутствием плотной сет­
ки границ, а именно ЗГП. Последний снижает упрочнение, вызванное уменьше­
нием размера зерен структуры. Поэтому прочность НК материалов не всегда
может быть описана законом Холла-Петча (1.1), может наблюдаться обратная
зависимость.

Считается, что в объемных НК материалах, несмотря на очень малый
размер зерен, может наблюдаться и положительное отклонение от зависимости
Холла-Петча. Дополнительное упрочнение может быть связано с особенностью
структуры ГЗ и дислокационным, дисперсионным или твердорастворным ме­
ханизмами упрочнения [27—30]. Однако НК материалы часто имеют низкую
скорость деформационного упрочнения и, следовательно, малый вклад дисло­
кационного механизма упрочнения.

Недостатком объемных НК металлов является низкая термостабильность,
обусловленная, прежде всего, присутствием высокой плотности неравновесных
ГЗ. При высокотемпературной деформации или даже выдержке при невысоких
температурах неравновесная структура стремится перейти в более стабильную,
с меньшей плотностью ГЗ [15; 31]. В связи с этим прочность получаемых рав­
новесных материалов значительно снижается [16; 28]. В настоящее время уде­
ляется большое внимание изучению неравновесных ГЗ и анализу их влияния
на свойства НК сплавов. В частности, делается акцент на важности контроля
размера зерен НК материалов, ведется поиск путей повышения стабильности
неравновесной структуры, например, путем формирования радиационно-инду­
цированных ЗГ сегрегаций [8]. Стоит также отметить, что из-за множества
участков вблизи ГЗ с высокими локальными напряжениями, которые облегча­
ют зарождение микротрещин [32; 33], пластичность материалов с очень малым
размером зерен обычно существенно ограничена при невысоких температурах;
предельное удлинение при растяжении таких образцов обычно не превышает
пяти процентов.

Несмотря на обычно низкую пластичность, объемные НК металлы и спла­
вы имеют большой потенциал во многих областях применения благодаря высо­
кой предельной прочности. В связи с чем, поиск путей повышения пластично­
сти и термостабильности объемных НК металлов в нормальных условиях имеет
большое значение для практики.
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Механизмы разрушения и усталость

Одним из основных параметров, определяющих характер разрушения в
металлах, является температура. При умеренных температурах разрушение мо­
жет происходить в результате зарождения, роста и коалесценции микропустот,
которые обычно образуются на границе раздела двух фаз [34]. При низких тем­
пературах подвижность дислокаций уменьшается, и в этом случае наблюдается
хрупкое разрушение. Применение высокого гидростатического давления может
уменьшить рост микропустот и подавить образование трещин даже при низких
температурах деформирования. Именно поэтому высокое гидростатическое дав­
ление является важным компонентом ИПД для получения материалов с НК
структурой. Пластическое течение становится доминирующим процессом при
температурах выше 0,3 Т𝑚 (Т𝑚 - температура плавления) [35], и в этих усло­
виях материалы обычно подвергаются вязкому разрушению. Такое разрушение
при растяжении образцов обычно сопровождается образованием шейки.

Другим параметром выступает средний размер зерна. Распространение
трещин внутри зерен, транскристаллитное разрушение, обычно наблюдается в
КК структурах [36], в то время как механизм межкристаллитного разрушения
вносит основной вклад в разрушение НК структур [37] (Рис. 1.2). Наблюдения
группы Глюдоватц [38] выявили, что при увеличении размера зерен структуры
доля межзеренного разрушения сокращается. Важно отметить, что частицы,
расположенные в ГЗ, могут приводить к смене механизма разрушения. В ря­
де случаев, распространение трещин вдоль ГЗ может стать превалирующим
механизмом [39; 40], а иногда наблюдается противоположный эффект, то есть
транскристаллитное разрушение доминирует [41].

Еще одним важным фактором, определяющим тип разрушения металлов,
является плотность дислокаций. Как правило, хрупкое разрушение характерно
для материалов с высокой плотностью дислокаций из-за затруднения пласти­
ческой деформации, вызванного их накоплением. Схожий эффект может быть
вызван наличием препятствий для движения дислокаций, например, в связи с
присутствием кластеров вторичных фаз и интерметаллидов.

Усталостью называют прогрессирующее структурное повреждение мате­
риала, возникающее при многократном нагружении с последующей разгрузкой.
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Рисунок 1.2 — Траектория распространения трещины в КК (a) и
мелкозернистой (b) поликристаллических структурах [37].

Понимание усталостного поведения, в частности, эволюции структуры и роста
трещин металлических материалов является актуальной задачей материалове­
дения.

Благодаря ограниченной активности дислокаций НК материалы могут об­
ладать превосходной усталостной прочностью [36; 42—44]. Однако вследствие
низкой стабильности при циклической деформации в таких материалах часто
наблюдается рост зерна [45]. Бойс и др. [36] предложили модель зарождения и
роста трещин при циклическом нагружении НК сплавов Ni (Рис. 1.3). Соглас­
но этой модели, первые микротрещины зарождаются внутри крупных зерен, а
не по границам НК структуры. Существуют и другие факторы, контролиру­
ющие вязкость разрушения и сопротивление росту усталостных трещин в НК
материалах, такие как толщина образца, текстура и морфология зерна [46].

Несмотря на то, что механизмы роста трещин в материалах при цикли­
ческом нагружении достаточно хорошо изучены [47—51], большинство работ
было посвящено одноэлементным материалам. В таких материалах движение
дислокаций и разрушение связей между атомами со временем приводит к ко­
алесценции образовавшихся в структуре пустот. Из-за активности дислокаций
вершина трещины обычно затупляется при нагружении образца и вновь заост­
ряется при снятии напряжений [48]. В работе [48] было показано, что наличие
наноразмерных двойников в НК металлах может повысить сопротивление росту
усталостных трещин. При этом утончение двойников и уменьшение расстояния
между вершиной трещины и двойниками приводит к улучшению сопротивле­
ния росту усталостной трещины [52]. Нисимура и Миядзаки обнаружили, что
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Рисунок 1.3 — Схема, иллюстрирующая механизм зарождения усталостной
трещины в НК сплавах на основе Ni [36]: (а) однородная НК структура, (b)

локализованные области крупных зерен, сформированные вблизи поверхности
с максимальным напряжением, (c) процессы скольжения в крупных зернах,

(d) зарождение усталостной трещины в крупных зернах и ее распространение
в НК структуру.

циклическое нагружение 𝛼-Fe может сопровождаться не только испусканием и
поглощением краевых дислокаций и образованием вакансий, но и фазовым пере­
ходом, приводящим к ослаблению концентрации напряжений вокруг вершины
трещины [51]. Аналогичные структурные изменения вблизи вершины трещины
при циклическом нагружении ОЦК Fe наблюдались в работе [53]. Руперт и Шух
также обнаружили, что циклическое нагружение НК Ni приводит к релаксации
неравновесной структуры ГЗ за счет диссипации энергии и снижения средней
атомной энергии и дополнительного упрочнения материала [54].

1.1.3 ЗГ сегрегации в НК материалах

В своих ранних работах Ватанабе под термином ”инженерия ГЗ” подразу­
мевался контроль механических характеристик поликристаллических материа­
лов путем воздействия на структуру ГЗ [6]. Основным принципом инженерии
ГЗ является управление следующими характеристиками материалов: плотность
ГЗ, текстура, процентное содержание специальных и малоугловых ГЗ. К насто­
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Рисунок 1.4 — Распределение атомов различных элементов вблизи
когерентной двойниковой (a), малоугловой (b) и высокоугловой (c) границы

для эквиатомного сплава FeMnNiCoCr с межузельными примесями C и B [61].

ящему времени существует немало обзорных статей, посвященных инженерии
ГЗ, включая ее исторические предпосылки и перспективы [55—58].

В поликристаллических материалах могут наблюдаться равновесные и
неравновесные ЗГ сегрегации. Если в первом случае атомы примесного эле­
мента сами сегрегируют в ГЗ для минимизации энергии системы, то во вто­
ром такая сегрегация является результатом внешнего воздействия, например
ИПД [59; 60]. Сегрегация легирующих элементов и примесей в ГЗ может суще­
ственно изменить механические, химические, физические и функциональные
свойства объемных НК материалов. Эффект может быть как отрицательным,
так и положительным. В связи с этим, развивается новое направление – инжене­
рия ЗГ сегрегаций, основной идеей которого является модификация химическо­
го состава ГЗ для оптимизации микроструктуры и улучшения характеристик
материала, что часто подразумевает введение ”хороших” ЗГ сегрегаций, оказы­
вающих положительное влияние на свойства, и устранения ”вредных”.

Способность примесного атома сегрегировать в границе и упрочнять ее
варьируется для различных типов элементов и типов ГЗ, а также зависит от
таких параметров, как, например, размер сегрегационного элемента, энтальпия
смешения, свободный объем ГЗ [61]. Высокоугловые границы, обладающие от­
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носительно высокой энергией, притягивают атомы примесей с большей готов­
ностью, чем специальные или малоугловые ГЗ (Рис. 1.4).

В крупнозернистых материалах образование ЗГ сегрегаций оказывает пре­
имущественно негативное влияние, поскольку трещины или очаги коррозии пре­
имущественно зарождаются в слабых ГЗ и легко распространяются дальше.
Однако считается, что повышение прочности за счет образования ЗГ сегрега­
ций можно ожидать только для материалов с очень плотной сеткой неравно­
весных границ, получаемой, например, в процессе ИПД [4; 62]. Так, например,
существует ряд экспериментальных работ, демонстрирующих положительное
влияние ЗГ сегрегаций на свойства НК сплавов. В работе Ву [63] и в исследо­
вании Валиева [64] экспериментально было показано, что такие сегрегации мо­
гут приводить к сверхпрочности, когда напряжения не подчиняются обычной
зависимости Холла Петча. Считается, что упрочнение наблюдается благодаря
стабилизации ГЗ [65], повышению когезии ГЗ [66] и затруднению зарождения
дислокаций на границах [63; 67; 68]. В другой работе было показано, что фазо­
вые превращения, вызванные ЗГ сегрегацией, могут приводить к повышению
пластичности [7; 69]. Поэтому хорошо продуманное легирование металлов яв­
ляется одним из основных способов повышения пластичности и термической
стабильности при сохранении или даже дальнейшем повышении прочности НК
сплавов [31; 70].

1.2 Роль границ раздела в двумерных НК материалах

Двумерные наноматериалы характериуются наномасштабным размером
только в одном измерении. Часто это структуры наподобие листов, толщиной
всего в один или несколько атомов (обычно менее 5 нм толщиной), либо в виде
нанопленок, в том числе и многослойных, с толщиной слоев от 10 до 200 нм.
В слоистых двумерных наноматериалах атомы в одном слое могут соединяться
друг с другом сильными химическими связями, в то время как сами слои объ­
единяются вместе благодаря слабому Ван-дер-Ваальсовому взаимодействию, об­
разуя объемные кристаллы. Такие листы могут быть образованы также наслое­
нием нескольких различных материалов металлической и/или неметаллической
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Рисунок 1.5 — Основные представители двумерных наноматериалов.

природы с образованием межфазных границ или состоять из нанозерен одно­
го состава, разделенных друг от друга ГЗ. Очевидно, что эти границы могут
существенно влиять на механические, физические и функциональные свойства
двумерных наноматериалов.

1.2.1 Основные представители и методы получение нанопленок

Наверное, наиболее ярким представителем двумерных наноматериалов яв­
ляется графен. После успешного получения графена из графита в 2004 году [71],
двумерным наноматериалам в последние десятилетия уделяется все большее
внимание. Помимо графена также были открыты и синтезированы другие пер­
спективные для применения в нанотехнологиях наноматериалы, такие как сили­
цен [72] и MoS2 [73]. Среди таких материалов также можно выделить дихалько­
гениды переходных металлов (ДПМ), карбиды и нитриды металлов (MXenes),
металл-органические каркасы (МОКи), черный фосфор (ЧФ), слоистые двой­
ные гидроксиды (СДГ), металлические нанопленки и т. д. [74; 75] (Рис. 1.5).

Эти материалы вызывают огромный интерес у исследователей прежде
всего благодаря их уникальным физико-химическим свойствам, в частности,
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Рисунок 1.6 — Методы получения двумерных наноматериалов [77].

тепловым, электрическим и оптическим характеристикам, что находит приме­
нение в различных областях науки и техники. Они часто используются для ка­
тализа, хранения энергии, очищения воды и в электронике [76]. Так например,
многослойная укладка нанопленок на основе кремния широко используется для
создания современных микросхем с улучшенными электрическими характери­
стиками.

Методы получения двумерных наноматериалов обычно делятся на две ка­
тегории: так называемые ”снизу вверх” (bottom up) и ”сверху вниз” (top down)
(Рис. 1.6). К первой категории можно отнести, например, химическое и физиче­
ское осаждение и методы мокрой химии, а ко второй – механическое отшелуши­
вание и селективное травление [77; 78]. Графен, например, был впервые получен
из графита именно путем механического отшелушивания [71], в то время как
металлические нанопленки преимущественно получают путем осаждения. Для
создания многослойных микросхем также используется осаждение, например,
нитрид кремния наносят на подложку из кремния путем химического осажде­
ния из паровой фазы.

1.2.2 Свойства некоторых двумерных наноматериалов

Наноматериалы находят широкое применение в различных отраслях про­
мышленности, в том числе, в производстве электроники, в медицине, в энерге­
тическом секторе, поэтому они активно изучаются материаловедами. Они явля­
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Рисунок 1.7 — Свойства графена – монослоя атомов углерода [84].

ются перспективными для создания устройств хранения газа и энергии и могут
находить применение, например, в создании солнечных элементов [79], в катали­
зе [80], получении газовых сенсоров [81] и так далее. Это объясняется тем, что
благодаря большой удельной поверхности и малой толщине двумерные нано­
материалы демонстрируют множество уникальных физических, электронных,
химических и оптических свойств, которые недостижимы в объемных материа­
лах. Так, ограничение подвижности электронов в ультратонком слое, особенно в
моноатомных по толщине наноматериалах способствует появлению интересных
электронных свойств, которые могут идеально подходить для создания элек­
тронных и оптоэлектронных устройств [82; 83]. Кроме того, некоторые из пред­
ставителей двумерных наноматериалов, такие как графен, благодаря прочным
ковалентным связям в моноатомном слое демонстрируют высокую механиче­
скую прочность, гибкость и оптическую прозрачность (Рис. 1.7).

Очевидно, что свойства нанопленок других, не углеродных материалов
могут существенно отличаться от характеристик, демонстрируемых графеном.
Это обусловлено природой самого материала и химическими связями.
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Рисунок 1.8 — (a) Предел текучести нанопленок меди, полученный в
различных экспериментальных работах [85], и (b) размер зерен как функция

толщины пленки [86].

Если говорить о металлических нанопленках, то, как правило, их проч­
ность существенно ниже. Однако, существует ряд экспериментальных работ,
где показано, что удельная прочность металлических пленок растет с уменьше­
нием толщины пленки (Рис. 1.8). Есть мнение, что это связано с формированием
зерен меньшего размера в более тонких пленках, получаемых путем осаждения.
Так, авторы работы [85] обнаружили, что предел текучести пленок Cu увели­
чивается с уменьшением толщины пленки: от 352 МПа для пленки толщиной
500 нм до 793 МПа для пленки толщиной 50 нм. Анализ микроструктуры пленок
методом электронной микроскопии помог обнаружить, что наименьший размер
зерен (около 40 нм) наблюдается для пленок толщиной 50 нм. Уменьшение раз­
мера зерен с утонением пленки также было показано Лю с соавторами [86].
Стоит отметить, однако, что нет полного согласия касательно причины такого
резкого изменения механических свойств пленок с уменьшением их толщин.

Очевидно, что электрические свойства тонких пленок зависят от материа­
ла пленки (металл, полупроводник или изолятор) и подложки. Почти для всех
металлических пленок ниже определенной толщины удельное электрическое
сопротивление резко возрастает. Диэлектрическая проницаемость при этом на­
оборот уменьшается с утонением пленки (Рис. 1.9(a)). Что касается оптических
свойств, то с увеличением толщины пленки пропускание волн уменьшается, и
таким образом, это указывает на увеличение поглощения света (Рис. 1.9(b)).
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Рисунок 1.9 — Электрические (a) и оптические (b) свойства нанопленок
(La0.07Ba0.93)SnO3 в зависимости от их толщины [87].

1.2.3 Границы раздела в нанопленках

Как и в случае объемных НК материалов, в двумерных наноматериалах
существуют планарные дефекты. Они представляют собой либо ГЗ, либо меж­
фазные границы, разделяющие однородные материалы в различных фазовых
состояниях или материалы с различным химическим составом. Такие границы
могут существенно влиять на свойства материала.

В двумерных наноматериалах границы раздела играют ключевую роль,
так как доля поверхности и границ очень велика, что может определять меха­
нические, электронные и оптические свойства материала в целом. Например,
в полупроводниковых гетероструктурах граница раздела между разными по
составу полупроводниками выполняет функцию электронного устройства, где
важны квантовые эффекты [88].

ГЗ могут выступать в качестве барьера при движении носителей заря­
да, что приводит к снижению электропроводности и образованию электроста­
тических барьеров. В таких материалах, как MoS2, электрические эффекты,
вызванные ГЗ, могут простираться на несколько нанометров вглубь бездефект­
ного материала, влияя на производительность устройств [89].

ГЗ могут являться барьерами для движения дислокаций, приводя к упроч­
нению, либо, при очень малых размерах зерен, могут способствовать повыше­
нию пластичности за счет таких механизмов, как ЗГП.
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Из-за несоответствия тепловых свойств, атомных структур и параметров
решетки различных материалов возникают высокие локальные напряжения на
границе раздела, что ставит под угрозу функциональность многослойной систе­
мы. Если напряжения превысят прочность сцепления атомов на границе разде­
ла фаз, может образоваться трещина и произойти межфазное расслоение.

Кроме того, границы раздела могут содержать различные дефекты — от­
дельные вакансии, вакансионные агломераты, поры, особенно в тройных сты­
ках кристаллитов. Эти дефекты влияют на локальные упругие напряжения и
искажения кристаллической решетки вблизи границ. Помимо вакансий и пор,
в результате термической обработки и диффузионных процессов в наноматери­
алах может также наблюдаться сегрегация атомов в ГЗ, что ведет к изменению
химического состава не только границ, но и зерен [90].

Неупорядоченная структура ГЗ ускоряет диффузию атомов и ионов, что
может способствовать таким процессам, как спекание или ионная проводимость.

1.3 Применение МД в исследовании объемных и двумерных
наноматериалов

В этом разделе описывается метод МД и рассматривается его применение
для решения ряда задач в исследовании НК материалов.

1.3.1 Общее представление о методе МД

МД — метод вычислительного моделирования, используемый для изуче­
ния движения атомов и молекул, а также дефектов кристаллической структу­
ры. Этот метод позволяет получить детальное представление о движении, взаи­
модействии и свойствах частиц в системе. Атомы и молекулы взаимодействуют
друг с другом согласно законам классической механики. Полная энергия систе­
мы выражается гамильтонианом из которого по известным правилам выводятся
уравнения движения. Для заданных начальных условий уравнения движения
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интегрируются численно, что позволяет определить траектории атомов в тече­
ние определенного времени. МД моделирование широко используется в различ­
ных научных дисциплинах, включая химию, физику, биологию и материалове­
дение. GROMACS, NAMD и используемый в данной диссертационной работе
LAMMPS (англ. Large-scale Atomic/Molecular Massively Parallel Simulator) [91]
являются наиболее распространенными пакетами для моделирования методом
МД.

МД часто применяется для исследования структуры, динамики и термо­
динамики различных металлических и неметаллических материалов, и поэтому
он достаточно хорошо описан в литературе. Благодаря возможности детального
изучения атомной структуры в динамике МД, в отличие от экспериментальных
подходов, может дать лучшее понимание деформационного поведения нанома­
териалов.

При использовании этого метода моделирования сила f𝑖, действующая на
конкретный атом 𝑖 в рассматриваемой системе из 𝑁 атомов, определяется из
потенциальной энергии 𝑈(r𝑁) с помощью следующего выражения

f𝑖 = − 𝜕

𝜕r𝑖
𝑈(r𝑁). (1.2)

В этом уравнении r𝑁 = (r1,r2,...,r𝑁) представляет собой полный набор атомных
координат для всех частиц системы.

Таким образом, основа метода МД — это численное пошаговое интегриро­
вание 3𝑁 связанных уравнений движения Ньютона:

𝑚𝑖r̈𝑖 = f𝑖. (1.3)

В этом выражении 𝑚𝑖 и r𝑖 — это масса и положение 𝑖-го атома в определенный
момент времени, соответственно. При этом, дифференцирование r𝑖 по времени
показано в уравнении двумя точками над соответствующим символом.

В настоящее время, при решении системы уравнений 1.3 наиболее популяр­
ным методом прогнозирования положения атома в момент времени (𝑡0+Δ𝑡) яв­
ляется алгоритм Верле. С применением метода разложения в ряд Тейлора этот
алгоритм позволяет находить координаты атома в момент времени (𝑡0 +Δ𝑡) с
учетом уже известных текущего 𝑟𝑖(𝑡0) и предыдущего 𝑟𝑖(𝑡0 − Δ𝑡) положений
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атома с локальной ошибкой усечения 𝑂(Δ𝑡4):

𝑟𝑖(𝑡0 +Δ𝑡) = −𝑟𝑖(𝑡0 −Δ𝑡) + 2𝑟𝑖(𝑡0) + 𝑎𝑖(𝑡0)Δ𝑡2 +𝑂(Δ𝑡4). (1.4)

Скорости атомов вычисляются из соотношения

𝑣𝑖(𝑡0) =
1

2Δ𝑡
[𝑟𝑖(𝑡0 +Δ𝑡)− 𝑟𝑖(𝑡0 −Δ𝑡)]. (1.5)

Для наглядности, на Рис. 1.10 представлена блок-схема процесса модели­
рования с использованием МД.

1.3.2 Достоинства и недостатки метода

Атомистическое моделирование с использованием первопринципных, или
аb initio, расчетов, основанных на квантовой механике, обеспечивает высокую
степень точности, однако применимо лишь для систем с числом атомов обычно
не превышающим 100. Поэтому первопринципные расчеты применимы лишь
для изучения простых молекул и систем с небольшим числом электронов и
не могут предоставить подробную информацию о структуре и динамике более
крупных объектов.

В то же время такие методы атомистического моделирования как метод
МК и метод МД позволяют рассматривать значительно более крупные и слож­
ные системы. Однако метод МК, основанный на принципах статистической ме­
ханики, позволяет описывать только равновесные свойства материалов, но не
затрагивает динамические свойства. В то же время МД может одновременно
изучать как статистические, так и динамические свойства системы и этот ме­
тод применим к широкому кругу материалов. Метод МД является относитель­
но простым, но в то же время достаточно эффективным. Очень часто МД ре­
зультаты демонстрируют хорошее согласие с результатами высокоточных перво­
принципных расчетов, при условии использования качественных межатомных
потенциалов.

Однако МД имеет свои ограничения. Наиболее существенным ограниче­
нием является то, что результаты напрямую зависят от точности межатомных
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Рисунок 1.10 — Блок-схема процесса моделирования с использованием метода
МД [92].
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потенциалов, описывающих силы взаимодействия частиц системы. Новые потен­
циалы обычно получают путем математической подгонки параметров потенци­
ала по известным экспериментальным данным и результатам аb initio расчетов.
Поэтому надежность потенциалов напрямую зависит не только от знаний разра­
ботчика рассматриваемой системы и материаловедения в целом, а также от его
математических навыков и компетентности в области аb initio моделирования.
В связи с этим применение МД моделирования при исследовании новых мате­
риалов часто бывает ограничено или невозможно из-за отсутствия подходящих
потенциалов.

К другим недостаткам МД моделирования можно отнести его временные
(обычно не более 50 нс) и пространственные (обычно менее 100 нм) масшта­
бы, хотя они существенно больше чем для методов основанных на квантовой
механике. Поэтому, например, такой медленный процесс как диффузия не мо­
жет быть изучен с использованием МД, а при моделировании пластической
деформации ограничение по времени вынуждает использовать очень высокие
скорости деформации, не реализуемые на практике. Несмотря на это МД пре­
красно справляется с анализом таких быстрых явлений как, например, ЗГП,
скольжение дислокаций и миграция ГЗ. Для устранения ограничения по раз­
меру обычно при моделировании вводятся периодические граничные условия,
а что касается диффузии, получение равновесного состояния при определен­
ной температуре обычно достигается путем использования комбинированного
подхода с использованием методов МК и МД.

1.3.3 Исследование ЗГ сегрегаций и механизмов деформаций

Механизмы пластической деформации с участием ГЗ в НК металлических
системах активно изучаются с помощью теоретических подходов, в частности
атомистического моделирования методом МД.

Например, МД моделирование было проведено для изучения ГЗ с Σ5 в
бикристаллах Au, подвергнутых сдвиговой деформации параллельно плоскости
границы. Было обнаружено, что ГЗ мигрирует перпендикулярно плоскости сов­
местно с ЗГП при температурах ниже 700 К, а выше 1000 K происходит только



34

ЗГП [93]. Подвижность малоугловой ГЗ наклона [112] в чистом Al изучалась ра­
нее методом МД в [94]. В [95] было рассмотрено влияние свободной поверхности
на миграцию и скольжение ГЗ в тонких пленках НК Al, а в работе [96] исследо­
валось движение атомов в ГЗ НК Al. Поведение ГЗ в ГЦК Ni при постоянных
растягивающих нагрузках изучалось в рамках МД в работе [97]. Было проде­
монстрировано, что движение ГЗ происходит за счет перестановки отдельных
или группы атомов.

Влияние плотной сетки ГЗ на пластическую деформацию НК металлов
при высоких температурах и ударном нагружении исследовалось также в ра­
ботах [98; 99]. Шафер и Альбе подробно рассмотрели вклад в пластичность от
миграции ГЗ и ЗГП в НК Cu с сегрегацией Nb или Fe [100]. Был сделан вывод,
что распределение сегрегирующих атомов в ГЗ изменяет баланс между этими
механизмами. А в более ранней работе [101] они обнаружили, что ЗГ сегрегация
Nb эффективно подавляет миграцию ГЗ, и проявляется только ЗГП.

В последнее время, МД достаточно широко применяется для анализа эво­
люции структуры и механизмов деформации в многокомпонентных ВЭСах, ко­
торые привлекают к себе огромное внимание благодаря превосходным механи­
ческим и физическим свойствам [102—106]. Часто полагают, что распределение
элементов внутри ВЭСов является случайным, чтобы максимизировать энтро­
пию [107]. Однако последние исследования дают убедительные доказательства
того, что это предположение не совсем верно. ВЭСы могут демонстрировать
как ближний порядок с образованием различных интерметаллидов и класте­
ров, так и сегрегацию элементов в дефекты решетки, что сильно влияет на их
свойства.

Наряду с экспериментальными исследованиями, существуют теоретиче­
ские работы, посвященных этим процессам в ВЭСах. Поскольку формирова­
ние кластеров и сегрегаций важно изучать на атомарном уровне, исследова­
ние ближнего порядка с помощью комбинированного метода с использованием
МД и метода МК в последнее время является достаточно популярным. Так, с
использованием этого метода в работе [108] изучалось взаимодействие атомов
внедрения с дефектами решетки ВЭСа CoCuFeNi со случайным распределением
атомов и равновесного сплава CoCuFeNi с упорядоченной атомной структурой.
Было показано, что релаксация сплава приводит к сегрегации атомов Cu в ГЗ
и образованию кластеров, имеющих решетку отличную от ГЦК структуры мат­
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рицы. Накопление атомов Cu в ГЗ ВЭСа CoCuNiFe также было обнаружено
в работе [109]. При этом ЗГ сегрегация подавляла миграцию ГЗ и препятство­
вала росту зерен. Используя комбинированный подход, авторы работы [110]
исследовали образование поверхностной и ЗГ сегрегации в эквиатомном сплаве
CoCrFeMnNi. Они обнаружили, что атомы Cr являются доминирующим сегре­
гантом в ГЗ, в то время как поверхностная сегрегация сильнее для атомов Mn.
В другой работе этот комбинированный метод позволил выявить сильное упо­
рядочение атомов Al и Fe в ВЭСе Al𝑥CoCrFeNi [111].

1.3.4 Изучение мартенситных превращений

Применение парных потенциалов в МД основано на предположении что
взаимодействие двух рассматриваемых атомов не зависит от присутствия дру­
гих атомов. Поэтому изучение многих сложных систем и вопросов требует при­
менения многочастичных межатомных потенциалов, например, потенциалов,
полученных методом внедренного атома. Однако несмотря на то, что реальные
кристаллы являются трехмерными, из-за ограниченных возможностей вычис­
лительных методов многие важные свойства материалов, в том числе фазовые
переходы, могут быть изучены также в рамках двумерных моделей, где атомные
взаимодействия описываются простыми парными межатомными потенциалами
Леннард-Джонса и Морзе.

Например, из сравнения изображений структуры мартенсита на Рис. 1.11,
полученных экспериментально и путем моделирования, видно, что МД модель
дает вполне реалистичные результаты [112]. Модель демонстрирует разнообра­
зие мартенситных вариантов и двойников, как это наблюдается на практике.

Метод МД для исследования МП в двумерной постановке с использова­
нием простых межатомных потенциалов также был использован, например, в
работе [114]. Полученные результаты продемонстрировали хорошее качествен­
ное согласие с экспериментом.

Потенциал Морзе также может быть использован для исследования МП.
Например, недавно было установлено, что, с одной стороны, дислокации влияют
на прямое мартенситное превращение (ПМП), выступая центрами зарождения
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Рисунок 1.11 — Изображения мартенсита, полученные в работе [112] с
помощью туннельной электронной микроскопии высокого разрешения (a,c), и
путем моделирования с использованием потенциала Леннарда-Джонса [112]

(b,d).

Рисунок 1.12 — Процессы ПМП и ОМП при наличии дислокационных центров
зарождения, описанные с использованием потенциала Морзе в работе [113].

Здесь кинетическая энергия, 𝐾, считается мерой температуры.
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мартенсита, а с другой стороны, обратное мартенситное превращение (ОМП)
изменяет дислокационную структуру сплава (Рис. 1.12).

Уникальные функциональные свойства сплавов на основе NiTi, связанные
с эффектом памяти формы (ЭПФ), реализуемым при МП, а также отличные
механические свойства и высокая коррозионная стойкость делают их популяр­
ными для многочисленных применений [115—119]. Одной из основных причин
широкого применения этих сплавов является их способность претерпевать фа­
зовые превращения при температурах близких к комнатной. Поэтому важно
понимать влияние различных факторов, в том числе структуры и химического
состава, на температурный интервал МП.

Известно, что уменьшение среднего размера зерна тормозит образование
мартенсита и приводит к смещению критической температуры ПМП, реализуе­
мого при охлаждении, в сторону более низких температур, а увеличение разме­
ра зерна смещает ПМП к более высоким температурам [120]. В сплавах с НК и
аморфной структурами превращение существенно тормозится или полностью
подавлено [121—123], что также обнаруживается при МД моделировании [124].

Считается, что тип ГЗ также может влиять на МП, и не все ГЗ могут спо­
собствовать образованию мартенсита. В работе [125] было проведено МД моде­
лирование с целью изучения влияния ГЗ на МП в бикристаллах Fe при ударных
нагрузках. Авторы показали, что все три типа изученных ГЗ обеспечивают ме­
ста зарождения новой фазы, но не все варианты мартенcита, зарождающиеся
вблизи ГЗ кручения и наклона с Σ5 и с Σ3, соответственно, могут образоваться
в ГЗ кручения с Σ3. Это было объяснено тем, что решетка по обе стороны от
ГЗ влияет на процесс скольжения и на выбор вариантов мартенсита. Цинь и
др. [126] изучили роль различных ГЗ наклона на МП в сплаве NiTi при термо­
циклировании и пришли к выводу, что некоторые ГЗ замедляют МП, а другие
способствуют образованию мартенсита.

Авторы серии работ, посвященных деформации нановолокон NiAl и CuZr,
описали ряд интересных эффектов, таких как асимметрия деформации при
растяжении/сжатии, псевдоэластопластическое/псевдопластическое поведение
и т.д. [127—130]. Структурные изменения в нановолокнах авторы объяснили фа­
зовыми превращениями. Однако существует другая интерпретация полученных
ими результатов, не связанная с фазовым переходом.
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Рисунок 1.13 — (a) Нанопленка и (b) нанопроволока из сплава NiAl при
различных степенях деформации 𝜀𝑥𝑥 в области неоднородной

деформации [131].

Так, в работах [131; 132] было проведено МД исследование одноосного рас­
тяжения нанопленок и нанопроволок интерметаллидных сплавов NiAl и FeAl.
Было показано что для таких систем существует область на кривой растяже­
ния, где деформация увеличивается с уменьшением напряжения, что указывает
на отрицательную жесткость таких наноматериалов [133]. Обнаружено также,
что такие материалы деформируются неоднородно и упруго вплоть до разру­
шения. При растяжении в термодинамически неустойчивой области образуют­
ся домены одной и той же фазы с различными степенями упругой деформации
(Рис. 1.13). Поэтому для однозначного объяснения деформационного поведения
наноматериалов важен тщательный анализ эволюции атомной структуры при
их деформации.

Таким образом, МД подход очень полезен в изучении эволюции атомной
структуры наноматериалов, однако влияние дефектной структуры на фазовые
превращения, в частности МП, пока не до конца выяснено и требует дополни­
тельных исследований.
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1.3.5 Межфазные границы в НК материалах

Межфазные границы в НК материалах - это планарные дефекты решетки,
разделяющие области (фазы) с различной кристаллической структурой или хи­
мическим составом внутри материала. Эти границы отличаются от ГЗ, которые
разделяют области одной и той же фазы, но с разными кристаллографическими
ориентациями. В НК материалах плотность границ чрезвычайно высока, и зна­
чительная часть атомов находится в этих граничных областях, что существенно
влияет на общие свойства материала.

МД является мощным инструментом изучения не только ГЗ, но также
широко используется для анализа влияния когерентных и некогерентных нано­
частиц и межфазных границ на свойства наноматериалов.

Так например, в работе [134] с использованием МД было показано, что
прочные некогерентные наночастицы TiC способствуют упрочнению титановой
матрицы. Во время деформации они выдерживают более высокие напряжения,
чем окружающая матрица, что снижает внутренние напряжения в последней.
Чтобы показать это, авторы использовали бикристаллическую модель Ti со
сферическими наночастицами TiC, введенными в ГЗ (Рис. 1.14). Результаты
сравнивались с соответствующим образцом без частиц. Моделирование показа­
ло, что атомные напряжения в области ГЗ в модели Ti с частицами ниже, чем
в чистом Ti (Рис. 1.15).

В другой работе [135] методом МД было выявлено, что граница раздела
аморфной и кристаллической фаз в нанопленке Ti-45ат.%V приводит к более
однородному распределению дислокаций в материале при деформации из-за
запуска одновременно нескольких систем скольжения, в то время как в случае
монокристалла работает лишь одна система (Рис. 1.16). Последнее приводит к
быстрому разрушению образца в результате выброса полосы сдвига от одной
поверхности нанопленки к другой.

Межфазные границы в НК структурах, включая двумерные, могут быть
классифицированы как когерентные или некогерентные, в зависимости от степе­
ни соответствия решетки и совпадения атомов на границе раздела. Атомистиче­
ское моделирование таких границ методом МД имеет решающее значение для
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Рисунок 1.14 — (a) Трехмерный вид бикристалла Ti с порами в ГЗ наклона и
(b) срез бикристалла титана со сферической частицей TiC в ГЗ после

релаксации материала. Атомы Ti и C показаны красным и синим цветами,
соответственно.

Рисунок 1.15 — Зависимость усредненных растягивающих напряжений 𝜎𝑧𝑧 на
атом, рассчитанных для горизонтальных срезов бикристаллов Ti и TiC/Ti

толщиной в 3 Å, от положения вдоль оси z.
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Рисунок 1.16 — (a) Монокристаллическая и аморфно-кристаллическая
нанопленки Ti-45ат.%V при 9% растягивающей деформации, (b)

распределение напряжений Фон Мизеса и (c) распределение дислокаций в
структурах, представленных на (a).

понимания свойств нанокристаллов, включая механическую прочность, элек­
тронные свойства и термическую стабильность.

1.4 Выводы по главе

На основании литературного обзора, представленного в данной главе,
можно резюмировать следующее.

Несмотря на высокую прочность объемных НК материалов по сравнению
с их КК аналогами, они имеют ряд недостатков, включающих низкую пластич­
ность и низкую термостабильность, а ЗГ упрочнение при уменьшении среднего
размера зерен структуры имеет предел. Для устранения этих недостатков раз­
вивается инженерия ГЗ, основным принципом которой является модификация
структуры ГЗ.

ЗГ сегрегации в объемных НК материалах могут существенно влиять на
их свойства. Эффект может быть как положительным, так и отрицательным.
В связи с чем необходим строгий учет их влияния на свойства и, по возможно­
сти, модификация химического состава ГЗ для улучшения характеристик таких
материалов.

Благодаря большой удельной поверхности и очень малой толщине двумер­
ные наноматериалы обладают необычными физико-химическими свойствами,
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что находит применение на практике. Среди них, металлические нанопленки
представляют большой интерес благодаря своим тепловым, электрическим и
оптическим характеристикам.

Метод МД моделирования широко используется для исследования объем­
ных НК материалов и нанопленок на атомарном уровне. Он часто используется
для анализа дефектной структуры, механизмов деформации и фазовых пре­
вращений, а также для дизайна новых перспективных материалов. Метод при­
меняется для изучения физических, механических и функциональных свойств
наноматериалов интересных для приложений. Однако несмотря на большое ко­
личество работ, посвященных их исследованию, остается много открытых во­
просов, что обусловлено большим разнообразием наноматериалов и факторов,
влияющих на возможность их применения.

Таким образом, представляется важным исследовать методом МД границ
зерен и межфазных границ в объемных и двумерных наноматериалах, посколь­
ку они оказывают существенное влияние на их всойства. При изучении вклада
ГЗ в механические свойства объемных НК материалов следует уделить особое
внимание на то, как влияет температура, тип границы, наличие зерногранич­
ных (ЗГ) сегрегаций, пор и других структурных особенностей на механизмы
их деформации и разрушения. При изучении двумерных наноразмерных ге­
тероструктур из неметаллических материалов необходимо изучить механизмы
деформации и разрушения и влияние на них таких факторов как температура,
схема нагружения, наличие пор.



43

Глава 2. Влияние типа и химического состава ГЗ на деформацию
НК бинарных сплавов Al

В данной главе исследуется деформационное поведение НК Al с ЗГ се­
грегациями. В частности, проводится анализ влияния различных элементов в
ГЗ Al на прочность границ. Изучаются деформационные механизмы, упругие
и пластические свойства НК бинарных Al сплавов с ЗГ сегрегациями. Также
рассматривается вопрос механического растворения ЗГ сегрегаций путем ИПД.

2.1 Влияние ЗГ сегрегаций на свойства ГЗ НК Al

2.1.1 МД модели для изучения ЗГ сегрегаций

В данной главе и последующих моделирование проводится с использовани­
ем программного пакета LAMMPS. Для визуализации полученных результатов
используется программа OVITO [136].

В данной главе МД и молекулярная статика осуществляется для НК и
бикристаллической моделей чистого Al и сплавов Al с ЗГ сегрегациями. Рас­
сматриваемые сегреганты Ti, Fe, Co, Mg и Pb, для обобщения, также могут
обозначаться далее в тексте как 𝑋.

Межатомные силы описываются многочастичными потенциалами, полу­
ченными по методу погруженного атома [137]. Потенциал для чистого Al хо­
рошо описывает свойства твердого Al и характеристики плавления [138]. Для
всех бинарных сплавов используется один и тот же тип потенциалов, а именно
потенциалы Финниса-Синклера. В целом, используемые в работе потенциалы
позволяют правильно воспроизвести упругие свойства, а также энергию обра­
зования вакансий и энергию связи, что невозможно при использовании парных
потенциалов [139].

Согласно [140], Ti, Fe, Co, Mg и Pb имеют следующие атомные радиусы,
соответственно, 145, 124, 125, 160 и 175 пм, в то время как размер матричного



44

Рисунок 2.1 — МД модель НК сплава Al-X.

элемента (Al) составляет 143 пм. Таким образом, можно отметить, что Fe и Co
меньше матричного элемента, в то время как Pb и Mg — больше. Размер атомов
Ti и Al очень близок. Для системы Al-Mg потенциал правильно воспроизводит
как свойства твердого тела при нулевой температуре, так и линии солидуса
и ликвидуса в обогащенной Al части фазовой диаграммы Al-Mg [139]. Меж­
атомные силы для Mg, взятые в данном случае из [141], хорошо воспроизводят
упругие свойства металла при 0 К. Взаимодействие атомов Al описывается с
помощью потенциала Менделева [138].

Согласие с имеющимися экспериментальными и теоретическими данны­
ми [142], в частности упругими характеристиками, для чистого Co и бинарных
сплавов Al-Co говорит о надежности потенциала, используемого для описания
межатомного взаимодействия в системе Al-Co [143].

О надежности используемого в работе потенциала для Fe системы Al­
Fe [144; 145] говорят близкие с экспериментальными значения упругих констант,
а также температуры плавления и полиморфного превращения от объемноцен­
трированной кубической (ОЦК) структуры в ГЦК конфигурацию. Межатом­
ные потенциалы для сплавов Al-Fe были подогнаны как к объемным свойствам
Al, полученным из эксперимента и из первопринципных расчетов, так и к объ­
емным и дефектным свойствам Al, Fe и ряда соединений Al-Fe. Этот потенци­
ал хорошо описывает структуру сплавов Al-Fe и коэффициент диффузии Fe в
Al [144].
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Потенциал для системы Al-Pb хорошо воспроизводит низкотемператур­
ные экспериментальные данные, в частности, параметр решетки и объемный мо­
дуль упругости Al и Pb. Используемый потенциал был подогнан под эксперимен­
тальные данные и физические величины, полученные методами 𝑎𝑏 𝑖𝑛𝑖𝑡𝑖𝑜 [146]
для системы Al-Pb.

Для системы Al-Ti рассчитанные упругие константы 𝛾-TiAl и Ti3Al приво­
дятся в сравнении с экспериментом в [147]. Данные подтверждают надежность
потенциала, разработанного для системы Al-Ti. Потенциал хорошо описывает
упругие константы, коэффициент теплового расширения и энергию образова­
ния вакансий. Он точен также в описании свойств как чистого Al, так и Ti.

В целом, можно утверждать, что используемые межатомные потенциа­
лы достаточно хорошо воспроизводят механические и физические свойства рас­
сматриваемых в работе чистых металлов и соответствующих бинарных сплавов
Al.

МД моделирование НК Al проводится с использованием вычислительной
ячейки кубической формы, созданной с помощью процедуры Вороного [148;
149]. Она содержит около 5 млн. атомов Al, образующих 100 кристаллов, сред­
ний размер которых 90 Å (Рис. 2.1). По всем ортогональным направлениям
длина рассматриваемой кубической модели составляет 420 Å.

Структуры с сегрегациями в ГЗ создавались путем замены атомов Al с ко­
ординационным числом отличным от 12, характерным для идеальной решетки,
на один из пяти элементов сегрегантов 𝑋. В результате этой процедуры концен­
трация примесей получается равной 10,2%. Для моделирования НК структур
на расчетные ячейки вдоль трех ортогональных направлений 𝑥, 𝑦 и 𝑧 наклады­
ваются периодические граничные условия.

Ячейки релаксируются в течение 50 пс при температуре 𝑇 = 300 К. Затем
к ним прикладывается сдвиговая деформация с постоянной скоростью дефор­
мации 𝜀̇𝑥𝑦 = 5×108 с−1 и воздействием гидростатического давления 𝑝=6 ГПа. В
процессе деформации компоненты сдвиговых напряжений 𝜏𝑥𝑧 и 𝜏𝑦𝑧 контролиру­
ются равными нулю. Для моделирования применяется изотермическо-изобари­
ческий ансамбль, при котором температура, давление и число атомов в системе
поддерживается постоянными.
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2.1.2 Расчет энергии ЗГ сегрегации и потенциала охрупчивания

Согласно термодинамической теории Райса и Ванга [150], способность ГЗ
с атомом X сопротивляться хрупкому разделению может быть оценена потенци­
алом охрупчивания Δ𝐸 для этого атома. Потенциал определяет силу сцепления
атомов в ГЗ и характеризуется изменением энергии когезии ГЗ, вызванным се­
грегацией атома X [150]. Если значение Δ𝐸 положительно, то атом примеси
приводит к охрупчиванию ГЗ; в противном случае он оказывает упрочняющее
действие [150—152]. Расчет Δ𝐸 также позволяет исследовать влияние распо­
ложения примесных атомов в ГЗ. Потенциал охрупчивания Δ𝐸 определяется
как разность между энергией ЗГ сегрегации Δ𝐸𝑏 и соответствующей энергией
поверхностной сегрегации Δ𝐸𝑠, т.е. Δ𝐸 = Δ𝐸𝑏 - Δ𝐸𝑠 [150]. В последнем выра­
жении энергию ЗГ сегрегации Δ𝐸𝑏 для Al с примесным атомом X в ГЗ обычно
находят с использованием следующего выражения

Δ𝐸𝑏 = (𝐸𝐴𝑙 − 𝐸𝑋+𝐴𝑙)− (𝐸𝐴𝑙
𝐺 − 𝐸𝑋+𝐴𝑙

𝐺 ). (2.1)

В этом уравнении 𝐸𝐴𝑙 — это энергия бездефектного Al не имеющего поверхно­
сти, а 𝐸𝑋+𝐴𝑙 — энергия соответствующего кристалла, но с атомом замещения
𝑋. По аналогии, 𝐸𝐴𝑙

𝐺 и 𝐸𝑋+𝐴𝑙
𝐺 — это полные энергии Al без поверхностей, но

с ГЗ без примесного атома в ней и с атомом замещения 𝑋 в рассматриваемой
ГЗ, соответственно. Отрицательное (положительное) значение Δ𝐸𝑏 указывает
на то, что атом примеси предпочитает находиться в ГЗ (внутри зерен) [153;
154].

По аналогии с уравнением 2.1, энергия поверхностной сегрегации Δ𝐸𝑠

определяется как

Δ𝐸𝑠 = (𝐸𝐴𝑙 − 𝐸𝑋+𝐴𝑙)− (𝐸𝐴𝑙
𝐹 − 𝐸𝑋+𝐴𝑙

𝐹 ). (2.2)

Выражения внутри первых скобок уравнений 2.1 и 2.2 одинаковы, в то время
как вторая половина различается. Разница обусловлена лишь тем, что в первом
случае рассматривается модель с ГЗ но без поверхности, а во втором, — модель
с поверхностью, но без ГЗ. Таким образом, в последнем выражении 𝐸𝐴𝑙

𝐹 — это
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Рисунок 2.2 — Пример структур для расчета энергий, входящих в
уравнения 2.1 и 2.2: (а) монокристалл чистого Al, (b) бездефектный Al с

одним атомом замещения 𝑋, (c) чистый Al с ГЗ кручения Σ25(001) и (d) то
же что на (c), но с одним примесным атомом 𝑋 в рассматриваемой ГЗ.
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Рисунок 2.3 — Расчетные ячейки, аналогичные приведенным на Рис. 2.2, но
для ГЗ наклона Σ25(710)<010>.

полная энергия Al со свободной поверхностью, а 𝐸𝑋+𝐴𝑙
𝐹 — энергия соответству­

ющей структуры с примесным атомом замещения 𝑋 на этой поверхности.
В данном случае для расчета перечисленных выше энергий используется

молекулярная статика. При этом, для нахождения энергий бездефектного Al с
атомом 𝑋 или без используется монокристалл, в то время как для вычисления
энергий, входящих во вторую часть уравнений 2.1 и 2.2, создаются бикристаллы
Al с определенным типом ГЗ. Рассматриваются шесть различных типов ГЗ: ГЗ
кручения Σ25(001), Σ13(001) и Σ5(001) с осью <001> и ГЗ наклона Σ25(710),
Σ13(510) и Σ5(310) с осью <010>. Для построения ГЗ используется модель
решетки совпадающих узлов.

На Рис. 2.2 и Рис. 2.3 представлены ячейки для расчета энергий бикри­
сталлов Al с ГЗ кручения и наклона, соответственно. Бездефектный монокри­
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сталл Al , а также тот же самый образец, но с одним атомом замещения 𝑋

используются для нахождения энергий 𝐸𝐴𝑙 и 𝐸𝑋+𝐴𝑙, соответственно. При этом
для вычисления энергий во второй части уравнения 2.1 рассматриваются об­
разцы Al с ГЗ в виде бикристаллов без примеси или с атомом примеси 𝑋 в ГЗ.
Для получения энергии поверхностной сегрегации с помощью уравнения 2.2,
рассматриваются также соответствующие бикристаллы со свободной поверхно­
стью (001) без примеси или с примесью на этой поверхности.

Для расчета Δ𝐸𝑏 на модели накладываются периодические граничные
условия вдоль трех ортогональных направлений, в то время как для для расче­
та Δ𝐸𝑠 перпендикулярно направлению [001] создаются свободные поверхности,
а вдоль двух других ортогональных направлений используются периодические
граничные условия. Перед проведением расчетов все расчетные ячейки хорошо
релаксируются для получения состояния с минимальной потенциальной энер­
гией. Энергия ЗГ сегрегации и соответствующая энергия поверхностной сегре­
гации получены при расположении примесного атома 𝑋 в различных атомных
позициях в ГЗ. Эти позиции в ГЗ кручения пронумерованы как на Рис. 2.4. Для
ГЗ кручения Σ25, Σ13 и Σ5 таких атомных позиций существует 7, 4 и 2, соот­
ветственно. Учитывая симметрию атомной структуры, все остальные позиции в
границе энергетически эквивалентны одной из пронумерованных позиций. На
Рис. 2.5 показаны соответствующие позиции атома 𝑋 в ГЗ наклона. В этом
случае для Σ25, Σ13 и Σ5 таких атомных позиций существует 7, 5 и 3, соответ­
ственно.

2.1.3 Прочность и стабильность ГЗ с сегрегацией в НК модели

Для проверки результатов, полученных путем вычисления энергий с ис­
пользованием молекулярной статики, в работе также проводится МД моделиро­
вание малой сдвиговой деформации (𝛾𝑥𝑦 = 0,06) НК Al сплавов с ЗГ сегрегацией
атомов 𝑋. Из построенных зависимостей "напряжение-деформация"(Рис. 2.6)
видно, что атомы Co или Fe в границах заметно упрочняют Al, в то время как
сегрегация Pb, наоборот, существенно ее снижает, а Ti практически не влияет.
Так, при 𝛾𝑥𝑦 = 0,06, значение 𝜎𝑥𝑦 для чистого Al составляет 1,28 ГПа, тогда как
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Рисунок 2.4 — Пронумерованные позиции атомов Al в плоскостях ГЗ кручения
(001), замещаемых примесным элементом X в случае (а) Σ25, (b) Σ13 и (c) Σ5.

Рисунок 2.5 — Позиции атомов 𝑋 в ГЗ наклона (а) Σ25, (b) Σ13 и (c) Σ5.
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Рисунок 2.6 — Кривые сдвиговой деформации чистого НК Al и его бинарных
сплавов с ЗГ сегрегацией.

для НК сплавов Al-Fe, Al-Co, Al-Ti, Al-Mg и Al-Pb они равны 1,54, 1,60, 1,22,
1,25 и 0,78 ГПа, соответственно.

Кроме того, необходимо отметить, что при степени деформации больше
5% кривая сплава Al-Co находится выше кривой Al-Fe, а при меньших дефор­
мациях наблюдается обратная картина, т. е. сплав Al с атомами Co становится
более прочным.

Структуры рассматриваемых НК сплавов Al после сдвига на 𝛾𝑥𝑦 = 0,06
приведены на Рис. 2.7. Видно, что после деформации не все примесные эле­
менты остаются в ГЗ: границы в Al сплавах с Ti и Fe смещаются относительно
сегрегаций этих примесных компонентов. Изменение положения примесных ато­
мов относительно ГЗ не может быть вызвано их диффузией, поскольку МД не
позволяет изучать столь медленные процессы. В данном случае работает дру­
гой механизм, а именно, миграция ГЗ. Изменение положения ГЗ относительно
таких элементов обусловлено их слабой силой сопротивления движению границ.
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Рисунок 2.7 — Атомные структуры рассматриваемых НК сплавов Al с
примесными атомами в ГЗ (показаны синим цветом) при 𝛾𝑥𝑦 = 0,06

2.1.4 Потенциал охрупчивания примесей в ГЗ кручения и наклона

На Рис. 2.8 приведены энергии ЗГ сегрегации Δ𝐸𝑏 и потенциалы охрупчи­
вания Δ𝐸 для примесей 𝑋 в границах кручения Σ25, Σ13 и Σ5 бикристаллов
Al. Пять примесных элементов 𝑋 расположены по оси x в порядке увеличения
их атомных радиусов. Ранее уже упоминалось, что среди перечисленных при­
месных размер элементов Fe и Co , в отличие от Mg и Pb, меньше чем размер
Al. Помимо атомного размера, на оси абсцисс пронумерованы атомные позиции
в ГЗ, которые замещаются сегрегантом 𝑋.

Установлено, что для Al с атомами Fe, Co или Ti в ГЗ кручения потенциа­
лы охрупчивания всегда отрицательны. При этом для бикристаллов с атомами
Mg и Pb границах в большинстве случаев он положителен. Следовательно, при­
месные элементы с меньшим или почти таким же радиусом, как у Al, упрочняют
ГЗ кручения, а с большим ослабляют.

Для атомов Fe, Co, Mg и Pb в рассматриваемых ГЗ значение Δ𝐸𝑏 отри­
цательно для большинства позиций. В то время как для примесных атомов Cu
и Ti с атомными радиусами, близкими к радиусу Al, Δ𝐸𝑏 положительна или
почти равна нулю.

Сегрегации примесных атомов Fe или Co в границах кручения оказыва­
ют положительное влияние на прочность ГЗ, так как значения Δ𝐸𝑏 и Δ𝐸 для
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Рисунок 2.8 — Энергии ЗГ сегрегации Δ𝐸𝑏 и потенциалы охрупчивания Δ𝐸

для рассматриваемых примесей замещения X в различных положениях ГЗ
кручения: (a) Σ25, (b) Σ13 и (c) Σ5. По оси абсцисс указано положение
каждого примесного атома в ГЗ согласно Рис. 2.4, а также его атомный

радиус.
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большинства атомных положений отрицательны. Напротив, примесные атомы
Pb в таких границах оказывают сильное отрицательное влияние на прочность
ГЗ, поскольку Δ𝐸 всегда положителен, хотя Δ𝐸𝑏 остается отрицательной. При­
месные атомы Mg могут упрочнить только ГЗ Σ25, в то время как примесные
атомы Ti оказывают незначительное влияние на прочность ГЗ, поскольку Δ𝐸𝑏

практически нулевая или положительна.
На Рис. 2.9 приведены соответствующие энергии ЗГ сегрегации Δ𝐸𝑏 и по­

тенциалы охрупчивания Δ𝐸 для примесей замещения в ГЗ наклона Σ25, Σ13
и Σ5. Все примесные атомы, кроме случая когда атомы в позиции 1, демон­
стрируют заметные смещения в процессе релаксации бикристаллов. Поэтому
для примесных атомов в ГЗ наклона наблюдаются большие флуктуации Δ𝐸𝑏

и Δ𝐸, чем для границ кручения. В случае нахождения примеси Fe в любой
из атомных позиций границы Σ5, кроме позиции 2, Δ𝐸𝑏 положительна, что
указывает на нежелание атома находиться в ГЗ и, как правило, слабую силу
сопротивления миграции ГЗ при деформации. Только когда атом Fe занимает
позицию 7 в ГЗ Σ25, позиции 1 и 2 в ГЗ Σ13 или позиции с 1 по 3 в ГЗ Σ5
значение Δ𝐸 отрицательно.

Атомы Co имеют тенденцию сегрегировать в ГЗ наклона и тем самым
упрочнять их, поскольку как Δ𝐸𝑏, так и Δ𝐸 отрицательны. Для атомов Cu и
Ti в ГЗ наклона, Δ𝐸𝑏 положительна, что указывает на то, что эти атомы пред­
почитают оставаться внутри зерен, а не формировать ЗГ сегрегации. Поэтому
можно ожидать, что сегрегации этих примесных атомов в ГЗ наклона будут
оказывать незначительное влияние на упрочнение границ, несмотря на то, что
эти атомы характеризуются отрицательным Δ𝐸 для большинства атомных по­
зиций.

Примесные атомы Mg в ГЗ наклона могут оказывать упрочняющее дей­
ствие только тогда, когда они находятся в позиции 1 в ГЗ Σ25 и в позициях 1
и 5 в ГЗ Σ13. Примесные атомы Pb оказывают сильное отрицательное влияние
на прочность ГЗ, поскольку такие атомы обладают сильной тенденцией сегре­
гировать в ГЗ (Δ𝐸𝑏 < 0) и при этом охрупчивают их (Δ𝐸 > 0), аналогично
тому, как это наблюдалось для ГЗ кручения.

Как показало МД моделирование, ЗГ сегрегации атомов Fe или Co повы­
шают прочность НК Al. При 𝛾𝑥𝑦 = 0,06, напряжения в сплавах Al-Fe и Al-Co
на 20% и 25% больше чем для чистого Al, соответственно (Рис. 2.6). ЗГ сегрега­
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Рисунок 2.9 — Энергии ЗГ сегрегации Δ𝐸𝑏 и потенциалы охрупчивания Δ𝐸

для примесей замещения в различных положениях следующих ГЗ наклона:
(a) Σ25(710), (b) Σ13(510) и (c) Σ5(310). На оси абсцисс указаны положения

каждого примесного атома в ГЗ согласно Рис. 2.5, а также его атомный
радиус.
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ция Pb, напротив, значительно уменьшают прочность НК Al, а Ti или Mg в ГЗ
практически не влияют. Напряжения НК сплава Al-Co превышают напряжения
сплава Al-Fe при 𝛾𝑥𝑦 > 0,05, поскольку ГЗ мигрируют от атомов Fe, уменьшая
долю ЗГ сегрегаций и эффект упрочнения от них, в то время как в сплаве Al-Co
такой миграции ГЗ не наблюдается (Рис. 2.7).

Миграция ГЗ от сегрегаций примесных атомов связана с их силой сопро­
тивления; тенденция к движению ГЗ возрастает по мере уменьшения сопротив­
ляемости этому атомов примеси. Сила сопротивления зависит как от относи­
тельных размеров примесных атомов, так и от прочности межатомных связей
между атомами матрицы и примеси. На основе теории сопротивления примес­
ного атома Кана [155] было показано, что сила сопротивления возрастает с уве­
личением несоответствия размера атомов матрицы и примесных атомов [156].
В данной работе показано, что в сплаве Al с ЗГ сегрегацией атомов Ti, имеющи­
ми радиус близкий к радиусу Al, наблюдается значительная миграция ГЗ из-за
слабой силы сопротивления атомов Ti. Для сплава Al-Fe, несмотря на большое
несоответствие атомных радиусов, сила сопротивления остается небольшой, ве­
роятно, из-за большего вклада прочности межатомных связей.

В целом, молекулярная статика с использованием бикристаллов показала,
что такие примеси как Ti, атомные радиусы которых близки к атомному ради­
усу Al не остаются в ГЗ, в то время как атомы Co, имеющие малый атомный
радиус по сравнению с Al, предпочитают оставаться в ГЗ. Атомы Co оказывают
положительное влияние на прочность ГЗ, Fe и Mg демонстрируют умеренное
упрочняющее действие, а Pb обладает сильным охрупчивающим действием на
ГЗ.

Результаты МД и молекулярной статики согласуются с тем, что сегрега­
ции атомов Co в ГЗ оказывают заметное положительное влияние на прочность
ГЗ Al, а атомы Pb — отрицательное. МД показала, что при деформации атомы
Co, Mg и Pb сидят в ГЗ НК Al сплавов, а атомы Ti и Fe — нет. Молекулярная
статика демонстрирует то же с точки зрения рассчитанных энергий ЗГ сегрега­
ции.



57

2.2 Упругое поведение НК бинарных сплавов Al с ЗГ сегрегациями

2.2.1 МД модели и расчет констант упругости НК структур

Для НК чистого Al и его бинарных сплавов Al-X (X может быть Fe, Co, Ti,
Mg или Pb) с ЗГ сегрегацией рассматривается трехмерная кубовидная модель,
описанная ранее в Разделе 2.1.1. Напомним, согласно [140] атом Al имеет ради­
ус 143 пм, в то время как для Fe, Co, Ti, Mg и Pb атомные радиусы составляют
124, 125, 145, 160 и 175 пм, соответственно. В данном случае рассматриваются
два различных типа распределения атомов 𝑋 в сплавах НК Al-𝑋: сегрегация
в ГЗ (Рис. 2.10(a)) и их случайное распределение (Рис. 2.10(b)). Для создания
сплавов Al-𝑋 с сегрегацией атомов элемента 𝑋 в ГЗ используется процедура
описанная ранее в Разделе 2.1.1. Сплавы Al-𝑋 со случайным распределением
легирующего элемента 𝑋 в материале, то есть твердые растворы 𝑋 в Al, по­
лучают путем замещения случайно выбранных атомов матричного элемента на
примесные атомы. Концентрация элемента 𝑋 для твердых растворов Al-𝑋 бы­
ла задана как 10,2 ат.%, что соответствует концентрации примесных атомов
в случае их распределения только вблизи ГЗ. При такой значительной доле
𝑋 в Al можно ожидать его выраженного влияния на упругие характеристи­
ки бинарных сплавов. Межатомные взаимодействия описываются с помощью
многочастичных потенциалов, использованных ранее в Разделе 2.1. Как было
отмечено выше, эти потенциалы позволяют достаточно точно воспроизводить
упругие свойства чистых металлов и соответствующих бинарных сплавов Al.

Для получения объемной НК структуры и устранения поверхностного эф­
фекта вдоль осей 𝑥, 𝑦 и 𝑧 рассматриваемых МД моделей применяются перио­
дические граничные условия. До деформирования образцов, энергия НК струк­
тур минимизируется с использованием метода сопряженных градиентов. Далее
к полученным образцам прикладывается одноосное растяжение (при 0 К) либо
сдвиговая нагрузка при различных температурах в интервале от 0 K до 600 К с
шагом в 150 K. Как оказалось, результаты несущественно зависят от скорости
деформации, так как при малой упругой деформации исследуемых материалов
образование дефектов в их структурах не наблюдается. Поэтому деформация
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Рисунок 2.10 — (а) НК сплав Al-𝑋 с ЗГ сегрегацией атомов 𝑋 и (b) НК сплав
со случайным распределением атомов 𝑋. Расположение ГЗ на (b) такое же,
как и в случае (а), но из-за случайного распределения атомов 𝑋 в твердом

растворе здесь различить ГЗ практически невозможно.

осуществляется в изотермическо-изобарическом ансамбле при одной и той же
скорости 108 с−1. Коэффициенты демпфирования давления и температуры рав­
ны 1000 фс и 100 фс, соответственно.

Перед сдвиговым нагружением при температурах 150, 300, 450 и 600 К,
Al и его сплавы релаксируют в течение 3 пс при соответствующих температу­
рах деформации. В процессе релаксации заметных признаков трансформации
структуры не наблюдается. Для одноосного растяжения две компоненты нор­
мального напряжения (за исключением 𝜎𝑥𝑥) и три компоненты напряжения
сдвига контролируются равными нулю. Аналогично, при сдвиговом нагруже­
нии с ненулевым 𝜏𝑥𝑦 остальные пять компонент напряжений остаются равными
нулю.

Модуль Юнга НК Al и его сплавов определяется по наклону кривой напря­
жение-деформация (𝐸𝑥 = 𝜎𝑥𝑥/𝜖𝑥𝑥, где 𝜎𝑥𝑥 и 𝜖𝑥𝑥 – растягивающее напряжение
и деформация в направлении 𝑥, соответственно), полученной при одноосной
упругой деформации при 0 K до 𝜎𝑥𝑥 = 0,1%. Коэффициент Пуассона рассчи­
тывается как 𝜈𝑥 = −(𝜖𝑦𝑦/𝜖𝑥𝑥 + 𝜖𝑧𝑧/𝜖𝑥𝑥)/2, где 𝜖𝑥𝑥 – деформация в направлении
растяжения 𝑥, а 𝜖𝑦𝑦 и 𝜖𝑧𝑧 – поперечная деформация вдоль 𝑦 и 𝑧, соответственно.

Несмотря на малый размер зерна, даже НК материалы могут проявлять
слабую анизотропию при деформировании. Для того чтобы устранить это и
повысить степень изотропности НК образцов, модули Юнга и сдвига усредня­
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ются по трем ортогональным направлениям, то есть 𝐸 = (𝐸𝑥 + 𝐸𝑦 + 𝐸𝑧)/3 и
𝜈 = (𝜈𝑥+ 𝜈𝑦 + 𝜈𝑧)/3, соответственно. Это особенно важно учитывать, когда раз­
мер образцов очень мал, и зерен в структуре немного. В данной работе модули
сдвига НК структур рассчитываются с помощью хорошо известного выражения
𝜇 = 𝐸/2(1 + 𝜈).

Модуль сдвига 𝜇 для НК Al и его сплавов при температурах 150, 300, 450
и 600 К находится из наклона кривой сдвиговой деформации в упругой области
до 𝛾𝑥𝑦 = 0,5% (𝜇 = 𝜏𝑥𝑦/𝛾𝑥𝑦, где 𝜏𝑥𝑦 и 𝛾𝑥𝑦 – напряжение и деформация сдвига в
плоскости 𝑥𝑦, соответственно).

2.2.2 Модули упругости при нулевой температуре

На Рис. 2.11 показаны модуль Юнга 𝐸, модуль сдвига 𝜇 и коэффициент
Пуассона 𝜈 для НК сплавов Al при 0 K. Подобно разделу 2.1.4 НК сплавы
вдоль 𝑥 расположены в порядке увеличения атомных радиусов 𝑋. Данные на
Рис. 2.11(а)-(c), однако, не учитывают сами значения атомных радиусов при­
месных элементов. На рисунке (d) приведен модуль Юнга в зависимости от
атомного радиуса элемента 𝑋. Напомним, что, как сообщалось ранее в Разде­
ле 2.1.1, и Fe, и Co имеют атомные радиусы меньшие, чем у Al, а атомы Mg и
особенно Pb, крупнее атома Al.

Рассматриваемые материалы, как с ЗГ сегрегацией, так и в случае слу­
чайного распределения атомов 𝑋, практически изотропны. Рассчитанная сте­
пень анизотропии в этих образцах не превышает 2%. Отсутствие анизотропии
является следствием случайной ориентации множества нанозерен достаточно
большой расчетной ячейки, содержащей 5 млн. атомов. Как и в предыдущем
разделе здесь обнаруживается зависимость свойств от размера X; существует
тенденция, при которой модули упругости 𝐸 и 𝜇 уменьшаются с увеличением
атомного радиуса X. Так, хорошо видно, что модули сплавов Al с атомами Mg
или Pb в ГЗ меньше, чем модули Al без соответствующих примесей, в то время
как жесткость сплавов Al-Fe, Al-Co и Al-Ti с ЗГ сегрегациями больше, чем для
чистого Al (Рис. 2.11(а) и (b)).
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Рисунок 2.11 — Зависимость констант упругости, (а) модуля Юнга 𝐸, (b)
модуля сдвига 𝜇 и (c) коэффициента Пуассона 𝜈, от состава сплава и
распределения легирующего компонента X в структуре при нулевой

температуре (0 K). Сплавы на (a)-(с) упорядочены по возрастанию атомных
радиусов X, а горизонтальные прямые указывают на значения модулей для
чистого Al. На рисунке (d) приведен модуль Юнга сплавов в зависимости от

атомного радиуса 𝑋.
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Этот принцип работает не только для ЗГ сегрегаций, но также для случай­
ного распределения атомов легирующего компонента X. Однако распределение
атомов X в сплавах, кроме Pb, может оказывать заметное влияние на значения
модулей упругости. Так, НК Al со случайным распределением атомов Fe или Ti
в структуре демонстрирует 𝐸 равный ∼ 11 ГПа и 𝜇 равный ∼ 4 ГПа, что боль­
ше, чем для случая ЗГ сегрегаций тех же элементов. В случае Al со случайным
распределением Co или Mg в материале жесткость становится заметно выше,
а их модули сдвига, наоборот, снижаются по сравнению с соответствующими
сплавами, имеющими примесные атомы в ГЗ.

Пью предложил простой эмпирический критерий для прогнозирова­
ния вязко-хрупкого поведения металлов, основанный на величине отношения
𝐵/𝜇 [157], где объемный модуль упругости 𝐵 = 𝐸𝜇/(9𝜇− 3𝐸). Материал ведет
себя вязко, если 𝐵/𝜇>1,75. В противном случае материал становится хрупким.
Расчеты показывают, что отношение 𝐵/𝜇 находится в интервале от 2,83 до
5,22, что свидетельствует о вязком поведении всех рассматриваемых бинарных
сплавов Al. На Рис. 2.11(c) видно, что для НК Al с атомами Fe, Co, Ti и Mg
в ГЗ коэффициент Пуассона 𝜈 близок к коэффициенту Пуассона чистого Al
(𝜈=0,357), а для сплава Al с ЗГ сегрегацией атомов Pb 𝜈 значительно больше
(0,386). Для твердых растворов Al добавление атомов Fe, Co или Ti практи­
чески не влияет на коэффициент Пуассона 𝜈 НК Al, в то время как в случае
атомов Mg или Pb 𝜈 соответствующих твердых растворов значительно больше,
чем для чистого Al.

2.2.3 Влияние ГЗ на эффективные упругие константы

Имеющийся в ГЗ cвободный объем снижает жесткость поликристаллов,
причем этот эффект более выражен для НК материалов с плотной сеткой
ГЗ [13; 158]. Очевидно, результаты, представленные в предыдущем разделе
включают эффект снижения жесткости из-за присутствия сетки ГЗ. Поэтому
было интересно оценить, насколько силен этот эффект. Это можно сделать,
рассчитав упругие константы 𝑐11, 𝑐12 и 𝑐44 для монокристаллов и оценив мо­
дуль Юнга 𝐸 и коэффициент Пуассона 𝜈 поликристаллических агрегатов по
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Таблица 1 — Константы упругости 𝑐𝑖𝑗 и податливости 𝑠𝑖𝑗 монокристаллов Al
и сплавов Al-X со случайным распределением атомов X. Коэффициент
анизотропии определяется как 𝐴 = 2𝑐44/(𝑐11 − 𝑐12).

𝑐:109 Па
𝑠:10−12 Па−1 𝑐11 𝑐12 𝑐44 𝑠11 𝑠12 𝑠44 𝐴

Al 98,52 49,55 32,52 15,3 -5,12 30,75 1,33
Al-Fe 217,16 139,32 47,34 9,24 -3,61 21,12 1,22
Al-Co 129,81 94,64 36,81 20,02 -8,43 27,17 2,09
Al-Ti 119,04 57,58 46,60 12,27 -4,02 21,46 1,52
Al-Mg 57,33 28,03 37,93 25,69 -8,44 26,36 2,59
Al-Pb 162,27 98,98 21,16 11,46 -4,34 47,25 0,67

приближению Войта-Реусса-Хилла [159—161], которое не учитывает влияние
ГЗ. В данном случае этот подход применен при 0 К к чистому Al и сплавам
Al с атомами X, распределенными случайным образом. Для этого использует­
ся расчетная ячейка, содержащая 32000 атомов. Приближения Войта и Реусса
дают верхнюю и нижнюю границы эффективных упругих констант, а прибли­
жение Хилла представляет собой среднее арифметическое значение констант,
найденных из приближения Войта и Реусса.

В Таб. 1 приведены независимые константы упругости 𝑐𝑖𝑗 и податливо­
сти 𝑠𝑖𝑗 для монокристаллов чистого Al и твердых растворов Al-X, рассчи­
танные по закону Гука с помощью МД моделирования. Здесь 𝑐44 = 𝑠−1

44 ,
𝑐11 − 𝑐12 = (𝑠11 − 𝑠12)

−1, а 𝑐11 + 2𝑐12 = (𝑠11 + 2𝑠12)
−1. Следует отметить, что до­

бавление атомов элементов Fe, Co, Ti и Pb значительно увеличивает константы
упругости 𝑐11 и 𝑐12, а добавление Mg уменьшает их. Коэффициент анизотропии
𝐴 = 2𝑐44/(𝑐11− 𝑐12) больше для твердых растворов Al-Co, Al-Ti и Al-Mg и мень­
ше для сплавов Al-Fe и Al-Pb по сравнению с чистым Al. Все рассчитанные
упругие константы 𝑐𝑖𝑗 удовлетворяют критериям механической стабильности
кубических систем [162; 163]: 𝑐11 − 𝑐12 > 0, 𝑐11 + 2𝑐12 > 0 и 𝑐44 > 0.

При усреднении по Войту [159] предполагается, что деформация одинако­
ва в каждом зерне, а модуль сдвига 𝜇 и модуль объемной упругости 𝐵 кубиче­
ской решетки определяются как 𝜇𝑉 = [(𝑐11− 𝑐12)+3𝑐44]/5 и 𝐵𝑉 = (𝑐11+2𝑐12)/3,
в то время как при усреднении по Реуссу [160], где предполагается, что напря­
жение в каждом зерне одинаково, они находятся как 𝜇𝑅 = 5/[4(𝑠11−𝑠12)+3𝑠44]

и 𝐵𝑅 = 1/(3𝑠11 + 6𝑠12) = 𝐵𝑉 .
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Исходя из модулей сдвига 𝜇𝑉 и 𝜇𝑅, полученных из подходов Войта и Ре­
усса, соответственно, среднее значение 𝜇 легко найти по приближению Хилла
как 𝜇𝐻 = (𝜇𝑉 + 𝜇𝑅)/2 [161]. Тогда эффективный модуль Юнга 𝐸 и коэффи­
циент Пуассона 𝜈 поликристаллических агрегатов чистого Al и сплавов Al-X
могут быть рассчитаны из соотношений 𝐸𝑉,𝑅,𝐻 = 9𝐵𝜇𝑉,𝑅,𝐻/(3𝐵 + 𝜇𝑉,𝑅,𝐻) и
𝜈𝑉,𝑅,𝐻 = (3𝐵 − 2𝜇𝑉,𝑅,𝐻)/2(3𝐵 + 𝜇𝑉,𝑅,𝐻), где предполагается 𝐵 = 𝐵𝑉 = 𝐵𝑅.

На Рис. 2.12 сравниваются эффективные модули упругости с модулями,
полученными при деформации НК Al и твердых растворов Al-X. Здесь зна­
чения, полученные с использованием метода Войта и Реусса, соответствуют
крайним точкам погрешностей. Важно, что результаты, полученные для НК
сплавов, в отличие от значений, найденных по приближению Хилла, учитыва­
ют вклад от сетки ГЗ.

Видно, что 𝐸 и 𝜇, рассчитанные для НК материалов, всегда меньше со­
ответствующих значений, полученных из приближения Хилла. Это свидетель­
ствует о значительном влиянии ГЗ на упругое поведение и объясняет эффект
снижения модуля упругости при наличии большой объемной доли ГЗ в НК ма­
териалах [164]. Значения 𝐸 и 𝜇 для твердых растворов Al-Fe, Al-Ti и Al-Pb
находятся вне диапазона, соответствующего подходам Войта и Реусса. Отме­
тим, что значения 𝐸𝑉 и 𝐸𝑅, а также 𝜇𝑉 и 𝜇𝑅 для этих сплавов очень близки
друг к другу. Для твердых растворов Al-Co и Al-Mg наблюдается обратная кар­
тина, что коррелирует с более высоким коэффициентом анизотропии для этих
сплавов.

Как видно из Рис. 2.12(с), коэффициент Пуассона 𝜈 ведет себя иначе, чем
модули Юнга и сдвига. Значения 𝜈, рассчитанные для поликристаллических
агрегатов сплавов Al-Fe и Al-Co в рамках подхода Войта-Реусса-Хилла, завы­
шены, а для систем Al-Ti и Al-Mg – существенно занижены. Для сплава Al-Pb
значения 𝜈 и 𝜈𝐻 практически равны. При этом коэффициенты Пуассона НК
сплавов не лежат в диапазоне рассчитанных погрешностей. Хорошо видно, что
в случае приближения Хилла наблюдается явная тенденция уменьшения коэф­
фициента Пуассона с увеличением атомного радиуса X.
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Рисунок 2.12 — Эффективные модуль Юнга 𝐸 (а), модуль сдвига 𝜇 (b) и
коэффициент Пуассона 𝜈 (c) поликристаллических агрегатов и НК твердых

растворов Al, рассчитанные при 0 К. Погрешности определены из
приближения Войта и Реусса. Черные круглые символы соответствуют

приближению Хилла, а треугольники – результатам, полученным для НК
сплавов Al. Сплавы упорядочены по возрастанию атомного радиуса X.
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2.2.4 Температурная зависимость жесткости НК сплавов Al

Далее анализируется влияние температуры на модули сдвига рассматри­
ваемых бинарных систем в сравнении с чистым Al (Рис. 2.13(a)-(d)). В связи с
тем, что внешний вид кривых для 𝐸 и 𝜇 на Рис. 2.11 и Рис. 2.12 весьма схож,
можно предположить, что температурные зависимости для этих упругих моду­
лей также будут весьма схожи. Чтобы отследить скорость изменения модуля с
увеличением температуры, значения 𝜇 на Рис. 2.13(c) и Рис. 2.13(d) нормируют­
ся на соответствующие модули при минимальной рассматриваемой температуре
(0 K).

Для всех сплавов, как и ожидалось, модуль сдвига 𝜇 уменьшается с ростом
температуры. Зависимость для чистого Al нелинейна, а именно, снижение 𝜇 при
высоких температурах происходит быстрее.

Из Рис. 2.13(a) и Рис. 2.13(b) видно, что упругие константы сплавов Al­
Fe и Al-Co с сегрегациями по границам, как и соответствующие значения для
твердых растворов Al с Fe или Ti, выше чем у Al во всем рассматриваемом
интервале температур (от 0 K до 600 K). Для сплавов Al с атомами Pb, незави­
симо от типа их распределения, кривые расположены значительно ниже, чем
для чистого Al, что говорит о меньшей жесткости по сравнению с чистым Al.
Кривые, полученные для Al с атомами Ti или Mg в границах, а также для
сплавов со случайным распределением атомов Mg или Co, схожи с зависимо­
стью, полученной для Al без каких-либо примесей. При этом упругие модули
𝜇, полученные для твердых растворов Ti или Fe в Al, выше, чем для сплавов с
ЗГ сегрегациями соответствующих легирующих элементов. Интересно, что кар­
тина оказывается противоположной (Рис. 2.13(а) и Рис. 2.13(b))), когда дело
касается НК сплавов Al-Co или Al-Mg.

Рис. 2.13(c) и Рис. 2.13(d) дают представление о том, насколько быстро
модуль сдвига уменьшается с ростом температуры. Чем меньше наклон кривых
𝜇/𝜇0 и чем ближе отношение к единице, тем меньше зависимость модуля сдвига
от температуры. Полученные результаты свидетельствуют о том что сплав Al
с сегрегацией Co в ГЗ имеет самую высокую температурную стабильность 𝜇

среди рассмотренных сплавов (Рис. 2.13(c)). Кривые для сплава Al с атомами
Mg в ГЗ и для твердого раствора Al-Mg совпадают с кривыми для чистого Al.
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Рисунок 2.13 — Температурные зависимости модуля сдвига 𝜇 (а,b) и
отношения 𝜇/𝜇0 (c,d) для НК чистого Al, его бинарных сплавов с ЗГ

сегрегациями (а,c) и твердых растворов (b,d). Здесь 𝜇0 – модуль сдвига при
0 К.
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Для всех остальных сплавов кривые 𝜇/𝜇0 лежат ниже кривой полученной для
чистого Al, что свидетельствует о более быстром уменьшении 𝜇 этих сплавов с
ростом температуры.

Видно, что кривые 𝜇/𝜇0 для обеих рассмотренных конфигураций Al-Fe и
Al-Ti, так же как и для сплава со случайным распределением Co, практически
сливаются с кривой для Al без примесей X. Для Al-Pb, независимо от характе­
ра распределения легирующего компонента в структуре, угол наклона кривых
нормированных значений 𝜇, в рассмотренном интервале температур, больше,
чем для остальных исследуемых бинарных систем и Al без каких-либо включе­
ний. Последнее указывает на более быстрое уменьшение жесткости сплава с Pb
при повышении температуры по сравнению с другими материалами и, следова­
тельно, на самую низкую термостабильность среди рассмотренных химических
составов.

2.2.5 Анализ функций радиального распределения

Функция радиального распределения (ФРР) может дать определенную ин­
формацию об атомной структуре исследуемых сплавов, поскольку пики ФРР
соответствуют длинам межатомных связей. Атомный размер – довольно слож­
ный концепт, и в разных источниках могут приводиться разные его значения.
Поэтому важно оценить атомные радиусы полученные из МД моделирования.
Отметим, что в твердом растворе каждый замещающий атом в ГЦК решет­
ке приводит к замене двенадцати связей Al-Al на связи Al-X. Таким образом,
ФРР, рассчитанная для твердого раствора, должна отражать появление таких
связей.

На Рис. 2.14 приведены кривые ФРР для НК чистого Al и твердых рас­
творов Al-X. Здесь показан только диапазон 𝑟 вблизи первой координационной
сферы. Использование логарифмической шкалы для оси ординат позволяет вы­
явить небольшие пики на кривых.

ФРР для НК чистого Al имеет резкий пик при 𝑟 = 2,86 Å, соответствую­
щий радиусу первой координационной сферы монокристалла Al. ФРР твердых
растворов имеют дополнительные пики, обозначенные стрелками. Видно, что
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Рисунок 2.14 — ФРР для чистого Al (сплошная линия) и твердых растворов
Al-X (пунктирные линии) при 0 K, где X это: (a) Fe, (b) Co, (c) Ti, (d) Mg и (e)
Pb. Стрелкой показан дополнительный пик, отражающий длину связи Al-X.
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Рисунок 2.15 — Кривые напряжение-деформация НК чистого Al и бинарных
сплавов Al-X при растяжении и сдвиге.

положение этого пика смещается вправо с увеличением атомного радиуса леги­
рующего элемента X. Таким образом, результаты, представленные на Рис. 2.11,
также отражают корреляцию между атомным радиусом X и жесткостью мате­
риала.

2.3 Пластическая деформация НК Al c ЗГ сегрегациями

2.3.1 Кривые деформации при растяжении и сдвиге

На Рис. 2.15 приведены кривые деформации, полученные при растягива­
ющем и сдвиговом нагружении НК чистого Al и бинарных сплавов Al-X при
комнатной температуре (300 K). Видно, что только для сплавов Al с Fe или Co
в ГЗ предел прочности выше чем для чистого Al. Он равен 2,20 ГПа и 2,25 ГПа
в случае растяжения и 1,30 ГПа и 1,36 ГПа в случае сдвига сплавов Al-Fe и
Al-Co, соответственно.

Среди рассмотренных материалов только чистый Al и два сплава, с ЗГ
сегрегациями Fe или Mg, подвергаются разрушению, в то время как остальные
материалы деформируются вплоть до 40% без явных признаков разрушения.
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На Рис. 2.16 приведены изображения структур чистого Al и сплавов Al­
Mg и Al-Fe при различных степенях деформации. Анализ эволюции структур
показал, что эти три материала подвергаются межкристаллитному разруше­
нию. Основным механизмом роста трещин является образование нанопустот с
последующей их коалесценцией при повышенных напряжениях. При растяже­
нии трещины распространяются предпочтительно перпендикулярно направле­
нию деформации, в то время как при сдвиговой деформации они образуются
преимущественно под углом 45∘ к направлению нагрузки.

Такое поведение согласуется с результатами расчета потенциалов охрупчи­
вания и энергий ЗГ сегрегации. Cогласно расчету, атомы Fe повышают когезию
ГЗ и упрочняет Al, однако они не остаются в них при деформации из-за слабой
силы сопротивления атомов Fe миграции границ, и поэтому сплав ведет себя
близко к чистому Al.

2.3.2 МД модели для анализа механизмов деформации при сдвиге

При пластической деформации НК материалов, ЗГП и миграция границ
играют важную роль. Детальный анализ механизмов деформации в НК струк­
туре при сдвиговом нагружении проводится для трех систем, а именно, чистого
Al, и двух бинарных сплавов Al-Co и Al-Mg.

Моделирование деформации проводится на НК модели кубической фор­
мы, использованной ранее, и бикристаллах. Как и в случае изучения упругих
свойств, деформационное поведение исследуется для случаев когда атомы X (Co
или Mg) распределены равномерно по структуре или находятся в ГЗ (Рис. 2.10).
Таким образом как для кубической расчетной ячейки, так и для бикристаллов
рассматриваются пять различных моделей: чистый Al и две бинарные системы,
но с разным распределением атомов элемента X. Для получения ЗГ сегрегаций
и твердых растворов в НК кубической ячейке используются процедуры, описан­
ные ранее в Разделе 2.1.1. Далее в тексте изучаемые здесь сплавы с ЗГ сегре­
гациями обозначаются как Al-Co(s) и Al-Mg(s), а твердые растворы замещения
как Al-Co(r) и Al-Mg(r).
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Рисунок 2.16 — Эволюция структуры НК чистого Al и его бинарных сплавов с
атомами Mg и Fe в ГЗ в процессе растягивающего и сдвигового нагружения.

Трещины показаны черным цветом.
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Рисунок 2.17 — Вычислительная ячейка, используемая для моделирования
деформации бикристаллов чистого Al и его сплава, в проекции 𝑥𝑦. Верхний
кристалл обозначен цифрой 1, а нижний — цифрой 2. Тонкие слои меченых

атомов, перпендикулярные плоскостям ГЗ и оси 𝑥, окрашены в красный цвет
для отслеживания динамики частиц в процессе деформации. Атомы матрицы
показаны синим, а желтый цвет используется для примесных атомов X в ГЗ.

Ось 𝑧 параллельна кисталлографическому направлению [001].

Перед деформацией все образцы, как кубические, содержащие множество
нанозерен, так и бикристаллы, релаксируются в течение 20 пс при температуре
300 К, которая является температурой последующей деформации. В трех ор­
тогональных направлениях 𝑥, 𝑦 и 𝑧 накладываются периодические граничные
условия.

Важно обсудить, можно ли достичь таких концентраций легирующих эле­
ментов в реальности или нет. Оказывается, что растворимость Mg в Al дости­
гает максимума в 18,9 ат.% при 723 К и равна 1,9 ат.% при комнатной темпе­
ратуре [165]. В то же время известно, что уровень растворимости может быть
значительно повышен в неравновесных сплавах, полученных, например, закал­
кой. Более того, высокоэнергетическое механическое легирование при комнат­
ной температуре может привести к увеличению растворимости Mg в Al до пя­
тикратного предела равновесной растворимости [166]. Согласно фазовой диа­
грамме системы Al-Co, растворимость Co в Al весьма ограничена [167], однако
было показано, что в быстро затвердевшем сплаве она может быть увеличена
по крайней мере до 1,7 ат.% [168].
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Рассмотрение бикристаллических моделей (Hис. 2.17) обусловлено тем,
что поведение ГЗ в поликристаллах сложно интерпретировать однозначно, по­
скольку границы обладают кривизной, и на их движение могут оказывать влия­
ние стыки границ. Поэтому связь между ЗГП и миграцией ГЗ под напряжением
целесообразнее всего изучать для конкретной плоской ГЗ с определенной гео­
метрией.

Две ГЗ наклона, имеющиеся в бикристаллах, расположены параллельно
плоскости 𝑥𝑧. Одна из них находится посередине расчетной ячейки, а другая
образована верхней и нижней ее гранями. ГЗ вводятся путем поворота ГЦК
решетки вокруг оси 𝑧 на углы 𝛼1 и 𝛼2 в направлении против часовой стрелки
для верхней и нижней половин ячейки, соответственно. В обоих зернах кристал­
лографическое направление [001] параллельно оси 𝑧, а кристаллографическая
плоскость (001) параллельна плоскости 𝑥𝑦. Рассматриваются три набора углов
поворота: 𝛼1=-10°, 𝛼2=10°; 𝛼1=12,5°, 𝛼2=32,5°; 𝛼1=35°, 𝛼2=55°, причем для всех
случаев сохраняется один и тот же угол разориентации 𝛼2-𝛼1=20°. Эти бикри­
сталлы обозначаются как I, II и III, соответственно. Бикристаллы имеют разме­
ры (14+𝜀)×8×1 нм, где величина 𝜀, которая обычно имеет порядка нескольких
нанометров, выбирается так, чтобы добиться отсутствия ГЗ или других дефек­
тов решетки на гранях, параллельных плоскости 𝑦𝑧, возникновение которых
возможно в результате применения периодических граничных условий. Для со­
здания ЗГ сегрегаций ряды атомов Al вблизи ГЗ заменяются на атомы Co или
Mg. Толщина полос этих рядов задается с учетом, что концентрация примесных
атомов составляет 10,2%, как и для кубической модели. Для создания твердых
растворов замещения 10,2% всех атомов Al случайным образом заменяются на
Co или Mg.

Для деформации НК кубических моделей и бикристаллов при темпера­
туре 300 К прикладывается контролируемая сдвиговая нагрузка с постоянной
скоростью деформации 𝛾̇𝑥𝑦 = 5 × 108 с−1 и одновременным воздействием гид­
ростатического давления 𝑝 = 6 ГПа (𝜎𝑥𝑥=𝜎𝑦𝑦=𝜎𝑧𝑧=6 ГПа) для подавления
преждевременного зарождения трещин в структуре. В процессе деформирова­
ния используется изотермическо-изобарический ансамбль, а компоненты сдви­
говых напряжений 𝜏𝑥𝑧 и 𝜏𝑦𝑧 контролируются равными нулю.



74

Рисунок 2.18 — Кривые сдвиговой деформации для бинарных сплавов с ЗГ
сегрегациями (Al-Co(c) и Al-Mg(c)) (а) и для соответствующих составов со

случайным распределением атомов легирующего элемента (Al-Co(р) и
Al-Mg(р)) (b). Сплошной черной линией показана зависимость для чистого Al.

2.3.3 Анализ механизмов деформации НК Al сплавов с ЗГ
сегрегациями

На Рис. 2.18(a) и Рис. 2.18(b) приведены кривые сдвиговой деформации
НК сплавов Al-Co и Al-Mg с атомами легирующих элементов в ГЗ (Al-Co(c)
и Al-Mg(c)) или распределенными случайным образом (Al-Co(р) и Al-Mg(р)) в
сравнении с зависимостью для чистого Al.

Исходная структура рассматриваемых НК сплавов показана слева на
Рис. 2.19 на примере Al-Co(с). Справа приведена структура чистого Al после
сдвиговой деформации на 16%. Для отслеживания смещения атомов в процессе
сдвига были введены три линии меченых атомов, окрашенных в красный цвет.
Соответствующие структуры, закрашенные согласно анализу координации ато­
мов, даны в нижнем ряду рисунка.

По аналогии с Рис. 2.19, на следующем рисунке (Рис. 2.20(a)) изображе­
ны атомные структуры сплавов с ЗГ сегрегациями или твердых растворов, под­
вергнутых сдвиговой деформации (𝛾𝑥𝑦=0,16), а на Рис. 2.20(b) проведен анализ
координации атомов соответствующих структур. Из Рис. 2.18 видно, что, неза­
висимо от типа распределения атомов примеси в сплаве, кривые деформации
сплавов почти повторяют кривую для Al, что указывает на незначительный эф­
фект от добавки атомов Mg. Предел прочности для обоих составов составляет
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Рисунок 2.19 — Атомные структуры исходного (до деформации) Al-Co(c) и
деформированного на 16% чистого Al показаны в верхнем ряду (вид

перпендикулярно плоскости 𝑥𝑦). Здесь Al окрашен в синий цвет, а атомы ЗГ
сегрегации Co, — в желтый. До деформации меченые красным цветом атомы

образуют вертикальные линии, как видно по изображению структуры
Al-Co(c) в левом верхнем углу рисунка. В нижнем ряду, атомы структур

окрашены согласно анализу координации атомов: ГЦК, ОЦК, ГПУ и
неупорядоченные структуры изображены зеленым, синим, красным или

серыми цветами, соответственно.
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Рисунок 2.20 — (а) Атомные структуры НК сплавов и твердых растворов,
деформированных на 16%. На (b) приведены те же структуры, но с атомами,

окрашенными согласно анализу координации атомов.
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1,35 ГПа. Стоит отметить однако, что в случае ЗГ сегрегаций, после деформиро­
вания образца на 10% наблюдается небольшое увеличение уровня напряжений
по сравнению с чистым Al (Рис. 2.18(a)). Это указывает на положительный
эффект от Mg в ГЗ при достижении стадии установившегося пластического
течения.

В отличие от Mg, обнаружено, что легирование Co оказывает сильное
влияние на деформационное поведение Al. И в данном случае, характер рас­
пределения атомов Co в структуре играет немаловажную роль. Кривая дефор­
мации сплава Al-Co(р) расположена значительно ниже кривой деформации Al
( 1,13 ГПа), в то время как соответствующая зависимость напряжения от дефор­
мации для материала с Co по ГЗ (Al-Co(с)), наоборот, находится существенно
выше ( 1,85 ГПа). Стоит отметить, что, в отличие от Al-Co(р), кривая дефор­
мации Al-Co(с) претерпевает некоторые колебания в процессе пластической де­
формации. Все кривые после достижения максимума постепенно убывают. Та­
кое поведение можно объяснить действием различных механизмов деформации,
приводящих к релаксации напряженной структуры исследуемых материалов.

Внимательное изучение деформированных структур на Рис. 2.19 и
Рис. 2.20 позволяет сделать вывод о том, что дислокационное скольжение вно­
сит незначительный вклад в деформацию всех пяти НК материалов. Напом­
ним, что скольжение частичных дислокаций приводит к формированию дефек­
тов упаковки с гексагональной плотноупакованной (ГПУ) структурой. Следы,
оставленные частичными дислокациями, можно наблюдать только в несколь­
ких зернах, и такое малое количество дефектов не может привести к сдвигу на
16% без преждевременного разрушения образцов.

Поэтому чтобы выявить вклад других механизмов деформации, в частно­
сти ЗГП и миграции ГЗ, для каждого случая в круглых вставках на Рис. 2.19 и
Рис. 2.20(a) схематически показана одна красная линия меченых атомов пересе­
кающая ГЗ параллельную плоскости сдвига. Изначально эта линия нормальна
к плоскости ГЗ. После деформации до 16% красная линия может иметь очень
резкий излом в точке пересечения с ГЗ, как в случае Al-Mg(c). В этом случае
ЗГП является основным механизмом деформации без участия миграции ГЗ.

В сплаве с сегрегацией Co, в твердом растворе Mg в Al наряду с ЗГП идет
миграции границ, о чем свидетельствует угол наклона линий меченых атомов
вблизи ГЗ отличный от угла, наблюдаемого внутри кристаллов (Рис. 2.20). По­
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добная картина также наблюдается для бикристалла чистого Al (Рис. 2.19);
красные линии меченых атомов не обрываются на границах и не имеют резких
изломов как в случае Al-Mg(c). В случае случайного распределения атомов Co
в материале работает иной механизм, деформация осуществляется преимуще­
ственно за счет аморфизации приграничных областей структуры (Рис. 2.20(b)).

2.3.4 Влияние ориентации бикристалла на миграцию ГЗ при сдвиге

Отличие в упругой энергии двух контактирующих зерен является причи­
ной движения границ. При этом уменьшение энергии системы часто реализует­
ся за счет роста кристалла с меньшей плотностью энергии. Очевидно, что чем
больше разница энергий кристаллов по обе стороны от границы 𝐸𝑚𝑎𝑥-𝐸𝑚𝑖𝑛, тем
выше движущая сила для миграции этой границы.

На Рис. 2.21(a) анализируется зависимость энергии бездефектной решетки
Al от ее ориентации по отношению к приложенному сдвиговому напряжению
𝜏𝑥𝑦, а ниже будет рассмотрена динамика ГЗ для трех бикристаллов с различной
ориентации соседствующих зерен.

Рассматривается решетка ориентированная таким образом, что плоскость
(001) параллельна плоскости 𝑥𝑦, а угол между направлением <100> и осью 𝑥 ра­
вен 𝛼, как показано на Рис. 2.21(a). Идеальная ГЦК структура Al нагружается
путем приложением однородного сдвигового напряжения, при этом величина 𝛼,
угла между осью приложения нагрузки 𝑥 и кристаллографическим направлени­
ем <100>, варьируется. На этом же рисунке видно, как меняется потенциальная
энергия одного атома Al с ростом угла 𝛼 до 45°. В данном случае приложенное
напряжение сдвига составляет 2 ГПа. Как видно энергия постепенно возрастает
с 𝐸𝑚𝑖𝑛=3,39247 эВ (𝛼=0°) до 𝐸𝑚𝑎𝑥=3,39201 эВ (𝛼=45°). На Рис. 2.21(b) видно,
что разница этих энергий увеличивается с ростом приложенного напряжения,
указывая на рост движущей силы миграции ГЗ.
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Рисунок 2.21 — (а) График зависимости потенциальной энергии,
приходящейся на один атом, для идеального кристалла Al от его

кристаллографической ориентации 𝛼 при напряжении сдвига 𝜏𝑥𝑦=2 ГПа. Для
наглядности, ГЦК решетка Al с указанием 𝛼, угла между направлением [100]
и осью 𝑥, приведена в верхнем левом углу рисунка. (b) Зависимость разницы

максимальной и минимальной энергий от величины напряжения сдвига.
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2.3.5 Анализ механизмов деформации в бикристаллах

В данном подразделе приводятся результаты анализа деформационного
поведения бикристаллов чистого Al и сплавов Al-Co(с), Al-Co(р), Al-Mg(с) и
Al-Mg(р), содержащих две большеугловые ГЗ наклона, параллельные плоско­
сти 𝑥𝑧 (Рис. 2.17). Из Рис. 2.21(a), видно, что для бикристалла I, имеющего
𝛼1=-10°и 𝛼2=10°, потенциальная энергия на атом в обоих зернах одинакова и,
следовательно, отсутствует движущая сила миграции ГЗ, обусловленная анизо­
тропией кристаллической решетки. То же самое можно сказать и о бикристал­
ле III с 𝛼1=35°и 𝛼2= 55°. С другой стороны, для бикристалла II с 𝛼1=12,5°и
𝛼2=32,5°разница энергий максимальна.

На Рис. 2.22 приведены кривые сдвиговой деформации, полученные для
бикристаллов I, II и III. Структуры материалов при 𝛾𝑥𝑦=0,15 для бикристалла
I показаны на Рис. 2.23, в то время как атомные структуры для бикристаллов
II и III представлены на Рис. 2.24 и Рис. 2.25, соответственно.

Ранее в Разделе 2.3.4 для обсуждения роли движущей силы миграции ГЗ,
обусловленной упругой анизотропией кристалла [169], была рассчитана средняя
энергия одного атома в идеальном кристалле Al как функция угла ориентации
решетки 𝛼 по отношению к приложенному однородному напряжению сдвига
𝜏𝑥𝑦. Эта движущая сила выше для большей разности 𝐸𝑚𝑎𝑥-𝐸𝑚𝑖𝑛, которая пред­
ставлена на Рис. 2.21(b) как функция от 𝜏𝑥𝑦. Из Рис. 2.18 видно, что напряжение
течения для всех исследованных НК материалов находится примерно в интер­
вале от 1 ГПа до 2 ГПа. Для бикристаллов же (Рис. 2.22) напряжение течения
имеет большие колебания и только для Al-Co (бикристалл I) и Al-Mg (бикри­
сталл III) с сегрегациями по ГЗ максимальные значения несколько выше 2 ГПа.
Для 𝜏𝑥𝑦=2 ГПа видно, что 𝐸𝑚𝑎𝑥-𝐸𝑚𝑖𝑛 = 5× 10−4 эВ (Рис. 2.21(b)).

Как было отмечено выше, во всех рассматриваемых бикристаллах угол
разориентации равен 20°, но ориентация зерен различна. Только в бикристал­
ле II движущая сила для миграции ГЗ, обусловленная упругой анизотропией
кристалла, ненулевая.

В бикристалле I чистого Al (верхний ряд на Рис. 2.23) ГЗ, расположенная
в середине расчетной ячейки, при деформации неподвижна, а вторая ГЗ при
этом перемещается вниз от верхней грани расчетной ячейки. В результате од­
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Рисунок 2.22 — Кривые деформации для бикристаллов (а) I, (b) II и (c) III.
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Рисунок 2.23 — Атомные структуры изучаемых систем при 𝛾𝑥𝑦=0,15 в случае
бикристалла I. В верхнем ряду показан чистый Al. Тип распределения

легирующего компонента (Co или Mg) в Al сплавах указан слева.



83

Рисунок 2.24 — Структуры изучаемых систем при 𝛾𝑥𝑦=0,15 в случае
бикристалла II.
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Рисунок 2.25 — Структуры изучаемых систем при 𝛾𝑥𝑦=0,15 в случае
бикристалла III.
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новременной миграции и ЗГП красные линии меченых атомов наклоняются в
верхней половине бикристалла. В бикристалле III наблюдается обратная ситуа­
ция (Рис. 2.25), а именно, ГЗ движется вверх от нижней грани расчетной ячейки
и при сдвиговой деформации 15% достигает неподвижной ГЗ в середине ячей­
ки. Две ГЗ аннигилируют образуя почти идеальный монокристалл. Красные
линии меченых атомов наклонены в нижней половине ячейки. Коэффициент
связи между миграцией ГЗ и сдвигом можно оценить как 0,58. В бикристал­
ле II (Рис. 2.24) обе ГЗ движутся навстречу друг другу. Коэффициент связи
для ГЗ, первоначально расположенной в середине ячейки, примерно равен 1,
а для другой ГЗ — около 2. Подобное кооперативное ЗГП и миграция ранее
были подробно описаны Бобылевым с соавторами [170] и впоследствии были
использованы при анализе разрушения [171—173].

Добавление Mg в виде ЗГ сегрегаций для всех типов бикристаллов при­
водит к полному подавлению миграции ГЗ, и пластическая деформация проис­
ходит исключительно через ЗГП. В результате красные линии меченых атомов
не наклонены, а имеют резкие изломы в ГЗ. В бикристаллах I и II обе ГЗ вно­
сят практически одинаковый вклад в ЗГП, в то время как в бикристалле III
ГЗ в середине расчетной ячейки вносит больший вклад, чем ГЗ, образованная
нижней и верхней гранями расчетной ячейки.

При случайном распределении атомов Mg в бикристаллах I и III они умень­
шают подвижность ГЗ Al. Причем в этих бикристаллах движется не одна, как
в чистом Al, а обе ГЗ. Что касается бикристалла II, то при сравнении с чи­
стым Al, атомы Mg в твердом растворе не оказывают существенного влияния
на поведение ГЗ. Тем не менее, во всех трех случаях в твердом растворе Al-Mg
наблюдается одновременное ЗГП и миграция, как и в бикристаллах чистого Al.

В случае сплава с ЗГ сегрегацией Co, в отличие от сплава Al-Mg с Mg
в ГЗ, миграция границ не подавляется и действует одновременно с ЗГП. При
случайном распределении атомов Co также видно, что как миграция ГЗ, так
и ЗГП вносят вклад в пластическую деформацию твердого раствора Co в Al,
поскольку красные линии меченых атомов в деформированных бикристаллах
наклонены. Однако в этом случае в структуре наблюдаются очаги аморфиза­
ции.

Механизмы деформации, выявленные для трех типов бикристаллов
(Рис. 2.23-Рис. 2.25) хорошо согласуются с результатами, полученными для ку­
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бической НК модели (см. Рис. 2.19). В частности, подавление миграции ГЗ
наблюдается как в НК сплаве Al-Mg(с), так и в бикристаллах Al-Mg(с). Одно­
временная миграция границ и ЗГП выявлена как в НК сплаве Al-Mg(р), так и
в бикристаллах Al-Mg(р). То же самое можно сказать и о НК сплаве Al-Co(с)
и соответствующих бикристаллах. В НК сплаве Al-Co(р) и в бикристаллах Al­
Co(р) при пластической деформации происходит аморфизация структуры.

Существует определенная корреляция между прочностью рассмотрен­
ных НК материалов и соответствующих бикристаллов. Например, НК сплав
Al-Co(с) и бикристаллы Al-Co(с) демонстрируют наибольшую прочность
(Рис. 2.19(а) и Рис. 2.22). С другой стороны, стоит отметить, что нельзя ожи­
дать полного совпадения кривых деформации, полученных для разных МД
моделей.

2.4 Циклическая деформация бикристаллов Al c ЗГ сегрегациями

2.4.1 Процедура МД моделирования циклической деформации

Для изучения поведения НК Al c ЗГ сегрегациями при циклическом на­
гружении использовалась упрощенная расчетная ячейка, содержащая почти
70000 атомов Al. Она имеет форму прямоугольного параллелепипеда размером
21 × 18 × 3 нм (Рис. 2.26(а)). Атомы образуют два разориентированных ГЦК
кристалла, формируя бикристалл. Кристаллографическая ориентация верхне­
го зерна показана на Рис. 2.26(а), а ориентация нижнего зерна получена путем
поворота верхнего зерна вокруг направления [011] по часовой стрелке на угол
30°. Плоскости обеих ГЗ наклона, как образованной гранями ячейки, так и рас­
положенной посередине МД модели вдоль оси 𝑦, параллельны плоскости 𝑥𝑧.
Ориентации кристаллов выбраны таким образом, чтобы способствовать гене­
рации дислокаций и облегчить их визуализацию. Максимальный коэффициент
Шмидта, 𝑚, равен 0,408 и 0,241 для верхнего и нижнего зерен, соответственно.
В обоих зернах существует только одна система скольжения с максимальным
значением 𝑚. Для создания ЗГ сегрегаций два ряда атомов Al в ГЗ заменяются
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Рисунок 2.26 — (a) Схематическое изображение МД модели; (b) типичный
бикристалл Al с ЗГ сегрегацией X до деформации; (с) схема нагружения

образцов при циклировании.
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атомами Co или Ti (Рис. 2.26(b)). Согласно результатам, описанным выше, эти
элементы в ГЗ могут быть весьма перспективными для улучшения механиче­
ских свойств НК Al.

Для ускорения структурных преобразований и, в конечном итоге, разру­
шения образцов при циклическом нагружении непосредственно под прослой­
кой ЗГ сегрегаций в середине бикристалла вводится микротрещина размером
2,5× 0,7× 3 нм вдоль направлений 𝑥, 𝑦 и 𝑧, соответственно (Рис. 2.26(а)).

Взаимодействие атомов в системах Al-Co и Al-Ti описывается с помощью
многочастичных потенциалов, разработанных Пуном с соавторами [142] и Зо­
пом с соавторами [147], соответственно, которые использовались ранее. При
этом, для моделирования чистого Al используется либо межатомный потенциал
для системы Al-Co, либо для системы Al-Ti. Поэтому далее чистый Al обознача­
ется как Al Al-Co или Al Al-Ti, соответственно, в зависимости от используемого
межатомного потенциала.

Перед циклированием материалы релаксируются при 0 K для получения
состояния с минимальной потенциальной энергией, а затем выдерживают в те­
чение 10 пс при температуре 300 К. Как и в предыдущих случаях использу­
ется изотермически-изобарический ансамбль. В процессе циклического нагру­
жения бикристаллов контролируемая растягивающая нагрузка с последующей
разгрузкой прикладывается перпендикулярно плоскости ГЗ вдоль оси 𝑦 с по­
стоянной скоростью изменения напряжений 𝑑𝜎𝑦𝑦/𝑑𝑡 = 7×109 ГПа/с. Все компо­
ненты деформации, кроме 𝜀𝑦𝑦, контролируются равными нулю, чтобы избежать
схлопывания микротрещины вследствие деформации расчетной ячейки вдоль
осей 𝑥 и 𝑧, перпендикулярных направлению приложенной нагрузки.

На Рис. 2.26(с) схематично показано изменение прикладываемого напря­
жения 𝜎𝑦𝑦 от числа циклов, 𝑁 . Минимальное напряжение (𝜎𝑚𝑖𝑛) соответствует
ненагруженному состоянию и равно 0 ГПа. Максимальное приложенное напря­
жение в первом цикле (𝜎𝑚𝑎𝑥) определяется как 85% от предела прочности, полу­
ченного при квазистатическом одноосном растяжении образцов. Оно составляет
примерно 3,52, 3,44, 3,57 и 3,4 ГПа для Al Al-Co, Al Al-Ti, Al-Co и Al-Ti, соот­
ветственно. Отношение напряжений 𝑅 = 𝜎𝑚𝑖𝑛/𝜎𝑚𝑎𝑥 равно 0. Поскольку модели­
рование циклической деформации является очень трудоемким процессом, а в
результате многократного нагружения и разгрузки в материале обычно накап­
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Рисунок 2.27 — Кривые деформации, полученные при циклическом
нагружении-разгружении бикристаллов: (а) Al Al-Co; (b) Al Al-Ti, (c) Al-Co и

(d) Al-Ti.

ливаются дефекты, приводящие к его упрочнению, то для ускорения развития
разрушения было решено постепенно увеличивать 𝜎𝑚𝑎𝑥 на 20 МПа за цикл.

2.4.2 Деформационное поведение при циклическом нагружении

На Рис. 2.27 приведены кривые деформации, полученные для бикристал­
лов Al Al-Co (а), Al Al-Ti (b), Al-Co (c) и Al-Ti (d) при их циклировании. Пет­
ли напряжение-деформация для бикристалла Al Al-Co постепенно от цикла к
циклу смещаются вправо вплоть до его разрушения. Для бикристалла Al Al-Ti
тенденция схожа. Хорошо видно, что с точки зрения остаточной деформации по­
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Рисунок 2.28 — Временная зависимость потенциальной энергии на атом при
циклировании бикристаллов чистого Al ((а) и (b)), а также образцов с ЗГ

сегрегацией Co (c) или Ti (d).

ведение чистого Al, смоделированного с использованием двух различных меж­
атомных потенциалов, весьма идентично (Рис. 2.27(а,b)). Однако оно заметно
отличается от бикристаллов с сегрегациями в ГЗ. Кривые для бикристаллов Al­
Co и Al-Ti расположены более плотно (Рис. 2.27(c,d)). Интересно, что в случае
сплавов, особенно Al-Co, петли кривых циклирования практически накладыва­
ются друг на друга.

На Рис. 2.28 приведена зависимость потенциальной энергии на атом би­
кристаллов, 𝐸𝑝, от времени циклирования. Для всех рассматриваемых образцов
характерно, что нагружение сопровождается увеличением энергии, а разгрузка
– уменьшением ее значения. По этим кривым можно легко подсчитать макси­
мальное число циклов до разрушения, 𝑁𝑚𝑎𝑥, которое выдерживает образец при
циклировании. Для бикристаллов Al Al-Co, Al Al-Ti, Al-Co и Al-Ti 𝑁𝑚𝑎𝑥 состав­
ляет 25, 13, 26 и 14, соответственно. Таким образом, введение ЗГ сегрегаций Co
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Рисунок 2.29 — Изменение остаточной деформации образцов с циклированием.

или Ti в бикристалл Al увеличивает 𝑁𝑚𝑎𝑥 на один цикл. Видно, что средняя
энергия на атом для систем с сегрегацией атомов в ГЗ выше, чем для чистого
Al. Для бикристаллов Al-Co и Al-Ti 𝐸𝑝 составляет около -3,40 эВ и -3,39 эВ, в
то время как для бикристалла чистого Al 𝐸𝑝 близка к -3,31 эВ.

На Рис. 2.29 представлена зависимость остаточной деформации вдоль оси
𝑦 после разгрузки бикристаллов в зависимости от числа циклов, 𝑁 . Изменение
остаточной деформации бикристаллов чистого Al можно разделить на три ста­
дии. На первом этапе она незначительно возрастает. На втором этапе происхо­
дит резкое увеличение деформации в течение двух циклов. На третьей стадии,
перед разрушением образца, происходит относительно монотонное увеличение
его размеров в рассматриваемом направлении. Иное поведение наблюдается для
бикристаллов Al-Co и Al-Ti, а именно, практически полное отсутствие роста
остаточной деформации для Al-Co и лишь незначительное удлинение после де­
сяти циклов для бикристалла Al-Ti.
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Рисунок 2.30 — Зависимость длины (а) и максимального раскрытия (b)
трещины от числа циклов 𝑁 .

2.4.3 Влияние ЗГ сегрегаций на рост трещины при циклировании

На Рис. 2.30 представлена зависимость длины трещины и ее максималь­
ного раскрытия в зависимости от числа циклов 𝑁 . Наклоны соответствующих
кривых для рассматриваемых бикристаллов различны. В целом, хорошо вид­
но, что в чистом Al скорость роста трещины выше, чем в бикристаллах Al-Co и
Al-Ti. В процессе циклирования, перед последним полным циклом, длина тре­
щины для бикристаллов Al Al-Co и Al Al-Ti увеличивается с 27Å и 30Å до 40Å и
45Å, что свидетельствует о резком изменении размера трещин при 𝑁 = 10 и
𝑁 = 4, соответственно. При дальнейшем циклировании, вплоть до разрушения
образцов, трещины растут постепенно претерпевая некоторую осцилляцию, но
без существенных изменений.

В то же время скорость роста трещины при циклировании бикристаллов с
сегрегацией в ГЗ ниже. Так, для бикристалла Al-Ti, за исключением последнего
полного цикла, трещина распространяется постепенно от 27Å до 35Å. Интерес­
но, что в случае бикристалла Al-Co размер трещины практически не изменяется
при циклировании. Таким образом, в отличие от чистого Al, бикристаллы с ЗГ
сегрегацией не демонстрируют резкого изменения размера трещины в процессе
циклирования.

Аналогично ведут себя и кривые максимального раскрытия трещин
(Рис. 2.30(b)). С увеличением числа циклов трещины в бикристаллах Al Al-Co
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и Al Al-Ti раскрываются до 18Å и 17Å при 𝑁 = 25 и 𝑁 = 13, соответственно.
Такое резкое раскрытие трещины наблюдается при 𝑁 = 4 и 𝑁 = 10, соответ­
ственно. В случае бикристалла Al-Co трещина практически не раскрывается
при циклировании. Что касается бикристалла Al-Ti, то максимальная величи­
на раскрытия трещины постепенно увеличивается до 13Å, но наклон кривой
значительно меньше чем для соответствующего бикристалла чистого Al.

2.4.4 Эволюция структуры при циклировании образцов

Для того чтобы понять влияние добавок Co и Ti в ГЗ на деформационное
поведения бикристаллов Al при циклировании, был проведен анализ эволюции
структуры бикристаллов чистого Al, Al-Co и Al-Ti. На Рис. 2.31 и Рис. 2.32 пред­
ставлены результаты анализа координации атомов для бикристаллов Al Al-Co,
Al Al-Ti, Al-Co и Al-Ti. Здесь полосы атомов с ГПУ структурой, окрашенные в
красный цвет, относятся к двойниковым границам и дефектам упаковки. Ато­
мы, образующие неупорядоченную структуры, располагаются в основном вдоль
поверхностей микротрещин, ГЗ и вблизи точечных дефектов.

Для всех образцов, особенно в нагруженном состоянии, наблюдается мно­
жество неупорядоченных областей. Некоторые из таких областей выделены
окружностью на Рис. 2.31(a) для 𝑁 = 1. Эти области представляют собой ло­
кализованные большеамплитудные тепловые флуктуации атомов и точечных
дефектов.

Видно, что во время циклического нагружения образцы чистого Al дефор­
мируются путем формирования двойников и дефектов упаковки (Рис. 2.31). Об­
разование первых двойников в бикристалле Al Al-Co наблюдается при 𝑁=11,
а в бикристалле Al Al-Ti этот процесс происходит раньше – при 𝑁=5. Форми­
рование дефектов упаковки пересекающих зерна можно обнаружить на ран­
ней стадии циклирования. Частичные дислокации Шокли, которые являются
предшественниками образования дефектов упаковки, испускаются с поверхно­
сти микротрещины или вблизи нее. Аналогичное наблюдение было сделано в
работе [174], где авторы обнаружили, что свободная поверхность способствует
зарождению дислокаций в ГЗ. Следствием такой дислокационной эмиссии яв­
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Рисунок 2.31 — Эволюция структуры бикристаллов Al Al-Co (а) и Al Al-Ti (b)
в процессе циклирования (𝑁 - число циклов). Приведен анализ координации
атомов: красным цветом выделены атомы ГПУ решетки, синим – атомы ОЦК
решетки, а светло-синим – атомы неупорядоченной структуры. Во избежание

нагромождения атомы принадлежащие ГЦК структуре не показаны для
лучшей визуализации дефектной структуры. Нагруженные и разгруженные

структуры обозначены слева символами 𝜎𝑚𝑎𝑥 и 𝜎𝑚𝑖𝑛, соответственно.
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Рисунок 2.32 — То же что на Рис. 2.31 но для бикристаллов Al-Co (a) и Al-Ti
(b). Стрелками показаны примеры дислокаций Шокли.

ляется появление атомных ступенек на поверхности микротрещины и ее рост
(Рис. 2.31). Последний вывод согласуется с моделями, предполагающими рост
пустот за счет испускания дислокаций [175; 176].

Первый двойник появляется в верхнем зерне бикристаллов с более высо­
ким фактором Шмидта. Следует отметить, что расстояние между соседними
границами двойников увеличивается в нагруженном состоянии и уменьшается
после разгрузки. При разгрузке двойники могут снова превратиться в дефекты
упаковки или полностью исчезнуть (Рис. 2.31(b)). Миграция двойниковой гра­
ницы происходит через скольжение частичных дислокаций вдоль этой границы
по соседней плоскости 111 [177; 178].

Из-за очень быстрого движения полных дислокаций их ядра не видны
в структурах, представленных на Рис. 2.31 и Рис. 2.32. Обычно в крупнозер­
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нистых металлах с высокой энергией дефекта упаковки таких как Al полные
дислокации не расщепляются на частичные. В случае НК Al расстояние расщеп­
ления достаточно мало, т.е. испускание последующей дислокации Шокли следу­
ет сразу за зарождением ведущей дислокации, образуя между ними короткий
дефект упаковки [179; 180]. ГЦК металлы преимущественно деформируются
за счет скольжения дислокаций, а вклад от двойникования при этом второсте­
пенный. Однако обнаружить полные дислокации весьма сложно, так как они,
в отличие от частичных, не оставляют следов в виде дефектов упаковки. По­
этому для оценки активности полных и частичных дислокаций в структуре би­
кристаллов, подвергнутых циклическому нагружению, используется алгоритм
определения типа дислокаций [181]. На Рис. 2.33 показана зависимость количе­
ства полных дислокаций 1/2<110> и частичных дислокаций Шокли 1/6<112>
от числа циклов 𝑁 в нагруженном и ненагруженном состояниях. Дислокации
другого типа, такие как дислокации Франка 1/3<111> и ступенчатые дислока­
ции 1/6<110>, также присутствуют в бикристаллах, но их доля незначительна
от общего числа дефектов, поэтому они не берутся в учет.

Для обоих бикристаллов чистого Al на ранней стадии циклирования ко­
личество полных дислокаций, обнаруженных в областях ГЗ, выше, чем дис­
локаций Шокли (Рис. 2.33(a),(b)). Однако их число уменьшается с увеличени­
ем числа циклов, что хорошо видно особенно в случае бикристалла Al Al-Co
(Рис. 2.33(a)). Учитывая это, можно заключить, что для чистого Al на ранней
стадии циклирования основным механизмом деформации является скольжение
полных дислокаций. Дальнейшее циклирование и, соответственно, повышение
внутренних напряжения приводит к снижению активности полных дислокаций
и включению механизма двойникования, т.е. когда дислокации Шокли испускае­
мые на соседней плоскости скольжения, проходят через все зерно. Аналогичный
переход от одного механизма деформации к другому в НК материалах был об­
наружен ранее [182]. Такую тенденцию к двойникованию в НК металлах можно
объяснить тем, что их деформация требует значительно больших напряжений
по сравнению с обычными КК материалами [183].

Заметно, что кривые деформации бикристаллов Al Al-Co и Al Al-Ti с уве­
личением циклов становятся более плотными (Рис. 2.28(a,b)), при этом оста­
точная деформация стремится к насыщению (Рис. 2.29). К такому результату
могла привести смена механизма деформации, в частности, активизация двой­
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Рисунок 2.33 — Зависимость количества дислокационных сегментов от числа
циклов 𝑁 для бикристаллов Al Al-Co (а), Al Al-Ti (b), Al-Co (c) и Al-Ti (d)

после нагружения и разгрузки.
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никования. Это сопровождается резким увеличением размеров трещины при
𝑁 = 4 (Рис. 2.30(a)) и 𝑁 = 10 Рис. 2.30(b). Интересно, что по сравнению
с Al Al-Co, Al с использованием межатомного потенциала для системы Al-Ti
демонстрирует намного меньшее число циклов до разрушения (𝑁 = 13 против
𝑁 = 25). Эта странность может быть объяснена тем, что в случае межатомного
потенциала Al-Ti поверхностная энергия чистого Al примерно на 30% меньше
чем в случае потенциала Al-Co. Последнее означает, что образование свобод­
ных поверхностей в бикристалле Al Al-Ti происходит легче и, как следствие,
приводит к более раннему разрушению по сравнению с бикристаллом Al Al-Co.

Деформационное поведение бикристаллов Al с ЗГ сегрегациями значи­
тельно отличается от чистого Al. Выяснилось, что в бикристалле Al-Co не проис­
ходит образования двойников (Рис. 2.32(a)). В отличие от чистого Al (Рис. 2.31),
увеличение числа циклов 𝑁 не приводит к существенному росту трещин и уве­
личению остаточной деформации вплоть до разрушения образца (Рис. 2.29 и
Рис. 2.30). Дислокационный анализ показывает, что в сплаве наблюдается высо­
кая активность частичных дислокаций Шокли вблизи ГЗ (Рис. 2.33(c)), особен­
но в верхнем зерне, где коэффициент Шмида выше. Отсутствием скольжения
полных дислокаций и двойникования можно объяснить наложение кривых де­
формации для бикристалла Al-Co (Рис. 2.28(c)). По-видимому, в этом случае
пластическая деформация происходит за счет формирования частичных дис­
локаций. Такое заметное различие в деформационном поведении чистого Al и
Al-Co обусловлено наличием сильно дефектных областей, образующихся вблизи
ГЗ из-за присутствия атомов Co (Рис. 2.32(a)). Это согласуется с утверждением,
что образование сегрегаций в ГЗ подавляет зарождение дислокаций в ГЗ [64].

По-видимому, из-за более слабой силы сопротивления Ti по сравнению с
Co, его ЗГ сегрегация не может остановить миграцию ГЗ в процессе деформа­
ции, что также обсуждалось ранее в Разделе 2.1. Хорошо видно, что трещи­
на, которая первоначально была введена под ГЗ (Рис. 2.26(а)), после процеду­
ры релаксации находится непосредственно в ней (Рис. 2.32(b)), что объясняет­
ся незначительной миграцией ГЗ вниз до уровня микротрещины. Для бикри­
сталла Al-Ti процесс двойникования при циклировании также не наблюдается
(Рис. 2.32). Двойники можно увидеть только в последнем цикле, непосредствен­
но перед разрушением, в то время как дефекты упаковки появляются в структу­
ре уже на первых циклах. Количество дислокаций Шокли в структуре заметно
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превышает количество полных дислокаций (Рис. 2.33). В этом случае основным
механизмом деформации является скольжение частичных дислокаций с менее
выраженным скольжением полных дислокаций.

В отличие от бикристалла Al-Co, деформационные кривые в данном
случае не накладываются. Вероятно это обусловлено участием в деформа­
ции полных дислокаций, что приводит к увеличению остаточной деформации
(Рис. 2.29). Другой причиной может выступать слабая сила сопротивления ато­
мов Ti миграции ГЗ. При этом включение дополнительных систем скольже­
ния с меньшим коэффициентом Шмидта наблюдается лишь на последних цик­
лах(Рис. 2.32).

Другой интересный эффект заключается в том, что число дислокаций
Шокли в бикристаллах Al-Co и Al-Ti практически не меняется с увеличени­
ем числа циклов, в отличие от чистого Al, где их число резко уменьшается
(Рис. 2.33). В первых циклах снятие внутренних напряжений в чистом Al про­
исходит через скольжение полных дислокаций и, как следствие, наблюдаются
более широкие петли деформации (Рис. 2.27(a,b)). При дальнейшем циклиро­
вании активность всех дислокаций значительно снижается, и петли становятся
более плотными, т. е. высокие внутренние напряжения не могут быть сняты
за счет скольжения дислокаций, что, в конечном итоге, приводит к разруше­
нию. В отличие от чистого Al, бикристаллы Al-Co и Al-Ti демонстрируют вы­
сокую активность частичных дислокаций на протяжении всего циклирования.
Тем не менее, такое количество дислокаций Шокли все еще не может обеспе­
чить полную релаксацию структуры и аккомодацию пластической деформации
для предотвращения преждевременного разрушения образцов.

Исходя из вышесказанного, с атомистической точки зрения, поликристал­
лические материалы, устойчивые к циклическому нагружению, должны обес­
печивать постоянно высокую дислокационную активность в процессе циклиро­
вания. Снижение дислокационной активности должно компенсироваться увели­
чением роли аккомодационных процессов, таких как ЗГП, миграция ГЗ, враще­
ние зерен и т.д., аналогичных тем, которые наблюдаются в НК материалах [182;
184]. Другой способ увеличения активности частичных дислокаций в материа­
ле является снижение энергии дефекта упаковки, что может быть достигнуто,
например, путем правильного легирования.
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2.5 Механическое растворение ЗГ сегрегаций при ИПД

2.5.1 Процедура моделирования ИПД образцов с ЗГ сегрегациями

Известно, что ИПД может приводить к механическому растворению труд­
норастворимых элементов, в том числе атомов формирующих ЗГ сегрегации.
Так например, ранее в работе Мохамади с соавторами [185] была показана воз­
можность пересыщения Al атомами Zr с помощью ультра ИПД кручением.
В связи с этим, для выяснения механизма растворения ЗГ сегрегаций в про­
цессе ИПД в качестве исследуемых материалов выбраны чистый Al и сплав
Al-3 ат.%Zr.

Рассматриваются две различные МД модели в форме прямоугольного па­
раллелепипеда одинакового размера (550 × 265 × 25 Å3). Обе модели состоят
из 211000 атомов Al, образующих ГЦК структуру. Образцы в них отличаются
ориентацией ГЗ наклона, разделяющих параллельные полосы зерен, относи­
тельно направления приложения нагрузки при ИПД (Рис. 2.34). Очевидно, что
механизмы деформации в таких структурах будут различаться. Рассматрива­
ются модели с углами 0∘ и 90∘ между плоскостью ГЗ и направлением сдвига.
В первой модели, обозначенной как ВГЗ, вертикальные ГЗ параллельны плос­
кости 𝑦𝑧 (Рис. 2.34(a)), а во второй, обозначенной как ГГЗ, – горизонтальные
ГЗ параллельны плоскости 𝑥𝑧 (Рис. 2.34(b)). Рассматриваются высокоугловые
ГЗ, угол разориентации которых значительно превышает 15∘ , т. к. они вносят
существенный вклад в деформацию НК металлов [186]. ГЗ вводятся путем по­
ворота частей исходного кристалла (𝑥=[100], 𝑦=[010], 𝑧=[001]) на 𝛼1 = +33∘ и
𝛼2 = −33∘ относительно плоскости ГЗ, формируя таким образом высокоугло­
вые ГЗ. Расстояние между двумя соседними ГЗ одинаково и равно 6,5 нм. Для
изучения размерного эффекта рассматриваются также расчетные ячейки состо­
ящие из 26000 атомов и имеющие размеры 275 × 130 × 13 Å3. При этом угол
разориентации и расстояние между зернами для малых и больших образцов
остаются одинаковыми.

Для формирования сплава Al-3 ат.%Zr с атомами Zr, расположенными
в ГЗ, 3 ат.% всех атомов Al (∼ 6300 атомов для большого образца и ∼ 790
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Рисунок 2.34 — Расчетные ячейки большего размера с атомами Zr,
введенными в вертикальные ГЗ (а) (модель ВГЗ) и горизонтальные ГЗ

(модель ГГЗ) (b).
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атомов для малого) случайным образом замещаются атомами Zr в пределах
полос толщиной 4 Åв области каждой ГЗ.

Атомное взаимодействие в системе Al-Zr описывается многочастичным
межатомным потенциалом по методу погруженного атома, разработанным Чен­
гом [187]. Этот потенциал был получен путем подгонки поверхностной потенци­
альной энергии с помощью 𝑎𝑏 𝑖𝑛𝑖𝑡𝑖𝑜 расчетов [188; 189]. Используемый потен­
циал был проверен путем сравнения результатов МД с результатами 𝑎𝑏 𝑖𝑛𝑖𝑡𝑖𝑜

расчетов и экспериментальными данными [187]. Его надежность была также
подтверждена сравнением средних межатомных расстояний ближайших атом­
ных пар с экспериментальными измерениями в работе [190].

Перед деформацией исследуемые материалы релаксируют путем миними­
зации энергии с помощью алгоритма сопряженного градиента и последующей
выдержкой в течение 30 пс при температуре 300 К в изотермическо-изобариче­
ском ансамбле.

Процесс ИПД можно схематически охарактеризовать простым сдвигом
как доминирующим режимом деформации. Это хорошо согласуется с общей
точкой зрения, принятой в сообществе специалистов по ИПД, например, Пип­
паном [191]). С механической точки зрения в идеализированных условиях ИПД
можно моделировать простым сдвигом. В реальных условиях возможны некото­
рые отклонения от этого режима в зависимости от свойств материала и особен­
ностей ИПД установки [192]. Однако основным режимом, реализуемым в про­
цессе ИПД, остается простой сдвиг. Поэтому для имитации процесса сдвиговой
деформации при ИПД к материалам прикладывается сдвиг и гидростатическое
давление в 6 ГПа (𝜎𝑥𝑥=𝜎𝑦𝑦=𝜎𝑧𝑧=6 ГПа). Аналогично процессу релаксации, мо­
делирование деформации проводится при постоянной температуре 𝑇 = 300 K в
изотермическо-изобарическом ансамбле. Компоненты сдвиговых напряжений,
за исключением 𝜎𝑥𝑦, в процессе деформирования поддерживаются равными ну­
лю. Нагружение осуществляется путем контроля степени деформации при трех
различных значениях скорости деформации: 107, 108 и 109 с−1. Периодические
граничные условия накладываются вдоль трех ортогональных направлений 𝑥,
𝑦 и 𝑧. Образцы деформируются до 𝜀𝑥𝑦 =1,0. Шаг по времени задается равным
1 фс.
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Рисунок 2.35 — Кривые сдвиговой деформации для чистого Al (фиолетовая
кривая) и Al-3 ат.%Zr (голубая кривая). Верхняя панель – для образца ВГЗ,

нижняя – для ГГЗ.

2.5.2 Влияние ориентации ГЗ на деформационные кривые при
сдвиге

На Рис. 2.35 показаны кривые деформации, полученные для чистого Al
и для сплава Al с добавкой Zr в ГЗ при скорости сдвиговой деформации 𝜀̇𝑥𝑦 =

108 s−1 для малых образцов. Как видно, добавление Zr существенно влияет
на поведение Al при деформации. Независимо от ориентации плоскостей ГЗ
относительно направления приложенной нагрузки, присутствие атомов Zr в ГЗ
повышает предел текучести. В случае ВГЗ предел текучести увеличивается с
0,2 ГПа до 0,83 ГПа, соответственно. В случае ГГЗ предел текучести сплава
достигает 1,2 ГПа, что значительно выше чем для чистого Al ( 0,17 ГПа).

При увеличении степени деформации чистого Al до 𝜀𝑥𝑦 = 0,15 кривые
демонстрируют относительно стабильное пластическое течение, однако далее
наблюдаются участки с резким уменьшением или увеличением напряжения.
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Последнее особенно ярко выражено для случая ВГЗ. Наблюдаемое здесь мак­
симальное пиковое значение напряжения составляет 2,95 ГПа при 𝜀𝑥𝑦 ≈ 65%,
что превышает соответствующее напряжение в 2,25 ГПа для образца ГГЗ при
𝜀𝑥𝑦 ≈ 91%. Пластическое течение сплава более стабильно, особенно в случае
ГГЗ, и не имеет тех резких скачков напряжения, что наблюдается для чистого
Al. Следует отметить, что для образца ВГЗ напряжения постепенно растут до
2,2 ГПа при 58% и далее практически стабилизируются на уровне 1,6 ГПа, в то
время как для другой ориентации ГЗ величина напряжений остается практиче­
ски постоянной (∼1 ГПа). Как правило, различный деформационный отклик
рассматриваемых материалов диктуется эволюцией их структуры, поэтому да­
лее проводится структурный анализ.

На Рис. 2.35-Рис.2.38, демонстрирующих кривые деформации, резкое па­
дение напряжений ассоциируется с внезапными структурными изменениями в
образцах. Например, на Рис. 2.35 для чистого Al (случай ВГЗ) спады напря­
жений ниже нуля наблюдаются при 𝜀𝑥𝑦 ≈ 8%, 15% и 65%. Первые два таких
падения соответствуют аннигиляции пары ГЗ, а третий – образованию дефек­
тов упаковки и фрагментации кристалла, что более подробно описано ниже.
Появление отрицательных значений напряжений является чисто динамическим
эффектом. Энергия упругой деформации, накопленная расчетной ячейкой при
таких событиях внезапно высвобождается, что приводит к резкому падению
напряжений даже до отрицательных значений. Образцы с ЗГ сегрегациями не
демонстрируют таких резких спадов напряжений, поскольку сегрегации позво­
ляют высвобождать энергию упругой деформации постепенно. Отметим, что от­
рицательные значения напряжений, обусловленные резкой перестройкой струк­
туры, наблюдались также в других МД исследованиях [193—195].

Результаты, полученные для чистого Al и представленные на Рис. 2.35,
можно сопоставить с результатами предыдущих МД исследований, описанных
в литературе. Так, монокристалл Al характеризуется пределом прочности в ин­
тервале от 6 ГПа до 8 ГПа [194—196], в зависимости от схемы нагружения и усло­
вий моделирования, тогда как соответствующие поликристаллические образцы
демонстрируют гораздо меньшую прочность, составляющую около 1 ГПа [195;
197; 198]. В данном случае рассматриваются параллельные ГЗ, а предельное
напряжение сдвига составляет около 0,2 ГПа. Столь низкая прочность поли­
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Рисунок 2.36 — Деформационные кривые образцов ВГЗ (верхняя панель) и
ГГЗ (нижняя панель) для чистого Al, полученные при различных скоростях
сдвиговой деформации: 𝜀̇𝑥𝑦 = 107 с−1 (черная кривая), 𝜀̇𝑥𝑦 = 108 с−1 (красная

кривая) и 𝜀̇𝑥𝑦 = 109 с−1 (синяя кривая).

кристалла на сдвиг в наших моделях объясняется легкостью скольжения па­
раллельных ГЗ.

2.5.3 Влияние скорости деформации и размера образцов на
деформационные кривые

На Рис. 2.36 приведены кривые напряжение-деформация для малых рас­
четных ячеек ВГЗ и ГГЗ чистого Al, полученные в процессе сдвиговой дефор­
мации при различных скоростях деформации, а именно при 𝜀̇𝑥𝑦 = 107 s−1,
𝜀̇𝑥𝑦 = 108 s−1 и 𝜀̇𝑥𝑦 = 109 s−1. Соответствующие результаты для сплава Al с
ЗГ сегрегацией Zr приведены на Рис. 2.37.
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Рисунок 2.37 — Деформационные кривые образцов ВГЗ (верхняя панель) и
ГГЗ (нижняя панель) для сплава Al-3 ат.%Zr, полученные при различных

скоростях деформации: 𝜀̇𝑥𝑦 = 107 с−1 (черная кривая), 𝜀̇𝑥𝑦 = 108 с−1 (красная
кривая) и 𝜀̇𝑥𝑦 = 109 с−1 (синяя кривая).
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В случае чистого Al при 𝜀̇𝑥𝑦 = 107 s−1 и 𝜀̇𝑥𝑦 = 108 s−1 кривые схожи и,
как было описано ранее, характеризуются областями с относительно стабиль­
ным пластическим течением и сильной осцилляцией напряжений. Однако при
𝜀̇𝑥𝑦 = 109 s−1 можно заметить, что осцилляция уменьшается, а значение на­
пряжения течения несколько выше по сравнению с тем, что наблюдается для
меньших скоростей. Однако стабильная пластическая деформация без осцилля­
ций до 𝜀𝑥𝑦 = 0,15 характерна для всех рассматриваемых образцов и скоростей
деформации.

В отличие от чистого Al, кривые, полученные для сплава, для трех рас­
смотренных скоростей деформации, почти накладываются и демонстрируют
схожее деформационное поведение, описанное ранее для 𝜀̇𝑥𝑦 = 108 s−1. Неболь­
шое отличие наблюдается в величине предела текучести, которая увеличивается
примерно на 200 МПа при высокоскоростной деформации при 𝜀̇𝑥𝑦 = 109 s−1.

Влияние размера расчетной ячейки рассматривается как для чистого Al,
так и для сплава при скорости сдвиговой деформации 𝜀̇𝑥𝑦 = 108 s−1. На Рис.
2.38 для сравнения представлены кривые деформации, полученные для образ­
цов ВГЗ и ГГЗ двух разных размеров. В целом для одного и того же материа­
ла и ориентации ГЗ относительно направления сдвига кривые выглядят очень
схоже, что говорит о работе одних и тех же механизмов деформации. Однако
видно, что кривые для образцов большего размера более гладкие, что особенно
заметно для сплава. Что касается чистого Al, можно отметить, что для больших
образцов сильная осцилляция напряжений после области стабильного течения
начинается с некоторым опозданием по сравнению с малыми расчетными ячей­
ками (𝜀𝑥𝑦 = 0,17 против 𝜀𝑥𝑦 = 0,15). В целом, можно утверждать, что увели­
чение размера расчетной ячейки не приводит к качественно иному поведению
материалов.

2.5.4 Эволюция структуры при сдвиговой деформации

На Рис. 2.39 показана эволюция атомной структуры в малых расчетных
ячейках ВГЗ и ГГЗ сплава Al с атомами Zr в ГЗ. Красный и синий цвета исполь­
зуются для атомов Al и Zr, соответственно. В данном случае прикладывается
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Рисунок 2.38 — Кривые деформации для чистого Al и его сплава, полученные
для образцов ВГЗ и ГГЗ двух разных размеров при скорости деформации

𝜀̇𝑥𝑦 = 108 с−1
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Рисунок 2.39 — Эволюция атомной структуры сплава Al-3 ат.%Zr в процессе
сдвиговой деформации образцов ВГЗ и ГГЗ при 𝜀̇𝑥𝑦 = 108 s−1. Структуры

приведены для малых расчетных ячеек.

сдвиговая нагрузка со скоростью 𝜀̇𝑥𝑦 = 108 s−1. Здесь вертикальные полосы
меченых атомов, окрашенные в зеленый цвет, введены для отслеживания дви­
жения атомов в процессе деформации. Соответствующие изображения струк­
туры после анализа координации атомов представлены на Рис. 2.40. Зеленым,
красным и серым цветами обозначены атомы, принадлежащие к ГЦК, ГПУ и
неупорядоченной структуре, соответственно. Атомы с неупорядоченной струк­
турой расположены вокруг дефектов, таких как ГЗ, дислокационные ядра и
вакансии.

Излом вертикальной полосы меченых атомов в месте пересечения с ГЗ в
процессе деформации ГГЗ свидетельствует о деформации по механизму ЗГП,
тогда как ее наклон для образца ВГЗ может быть связан с движением дислока­
ций внутри зерен. Видно, что в случае ВГЗ (Рис. 2.40) после 50% деформации,
что также соответствует пиковому значению напряжений на кривой деформа­
ции (Рис. 2.35), дальнейшая деформация и релаксация материала связана с его
фрагментацией и накоплением двойников и дефектов упаковки. Полосы струк­
туры с ГПУ решеткой возникают в результате скольжения частичных дислока­
ций, которое приводит к образованию дефектов упаковки. Так, при 60% можно
наблюдать домен нового зерна, который растет за счет исходного. При даль­
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Рисунок 2.40 — Анализ эволюции структуры с учетом координации атомов в
сплаве Al-3 ат.%Zr в образцах ВГЗ и ГГЗ. Структуры приведены для малых

расчетных ячеек.

нейшей деформации множественные дефекты упаковки заполняют вновь обра­
зовавшееся зерно. В отличие от образца ВГЗ, для образца ГГЗ процесс дефор­
мации происходит в основном за счет ЗГП. В этом случае вплоть до 100%-ной
деформации в структуре не наблюдаются дефекты упаковки.

На Рис. 2.41 и Рис. 2.42 приведены соответствующие снимки эволюции
структуры для образцов чистого Al. Видно, что область стабильного пласти­
ческого течения до 15% деформации (Рис. 2.35) может быть объяснена меха­
низмом миграции ГЗ, когда одна ГЗ движется навстречу другой ГЗ, образуя
при 𝜀𝑥𝑦 0,15 монокристалл. Это справедливо для обоих типов образцов – ВГЗ и
ГГЗ. Аннигиляция двух ГЗ сопровождается резким уменьшением напряжения.
Поскольку в ячейке ВГЗ имеется четыре ГЗ, а в образце с ГГЗ только две ГЗ
(Рис. 2.41 и Рис. 2.35), то на соответствующих кривых зависимости напряжения
от деформации можно наблюдать две и одну такие ступени релаксации, соответ­
ственно. Дальнейшая деформация связана с сильным колебанием напряжений,
когда упрочнение материала сменяется резким снижением напряжений, проис­
ходящим за счет образования дефектов упаковки и фрагментации кристаллов.
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Рисунок 2.41 — Эволюция атомной структуры чистого Al в процессе
сдвиговой деформации образцов ВГЗ и ГГЗ при 𝜀̇𝑥𝑦 = 108 s−1. Структуры

приведены для малых расчетных ячеек.



112

Рисунок 2.42 — Анализ эволюции структуры с учетом координации атомов в
чистом Al в образцах ВГЗ и ГГЗ. Структуры приведены для малых

расчетных ячеек.

Важно отметить, что в процессе ИПД сплава Al атомы Zr в ГЗ отдаляют­
ся друг от друга, о чем также свидетельствуют ФРР, построенные для малых
образцов (Рис. 2.43). Так, интенсивность пиков на профилях ФРР, построенных
для атомов Zr, значительно уменьшается, что свидетельствует об удалении ато­
мов Zr друг от друга или их растворении в процессе деформации. Сравнение с
профилями, построенными для других рассмотренных скоростей деформации,
показывает, что в случае ГГЗ скорость деформации влияет на распределение Zr.
Чем меньше скорость деформации, тем ниже первый пик, что свидетельствует
о лучшем растворении атомов Zr.

На Рис. 2.44 и Рис. 2.45 представлены результаты анализа эволюции струк­
туры с учетом координации атомов для больших образцов ВГЗ и ГГЗ сплава
Al-3 ат.%Zr и чистого Al, соответственно, при различных уровнях сдвиговой
деформации. Сравнительный анализ деформационного поведения для малых и
больших образцов сплава не выявил существенных различий в механизмах де­
формации, особенно для случая ГГЗ. Как и в случае малой расчетной ячейки,
основным механизмом пластического течения в данном случае является ЗГП.
Однако фрагментация и образование дефектов упаковки в большом образце
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Рисунок 2.43 — ФРР атомов Zr в сплаве Al для ВГЗ и ГГЗ в начале и конце
сдвиговой деформации при различных скоростях: 𝜀̇𝑥𝑦 = 107 с−1 (черная
кривая), 𝜀̇𝑥𝑦 = 108 с−1 (красная кривая) и 𝜀̇𝑥𝑦 = 109 с−1 (синяя кривая).

Рисунок 2.44 — Эволюция структуры в больших образцах ВГЗ и ГГЗ при
скорости деформации 𝜀̇𝑥𝑦 = 108 с−1. Атомы окрашены согласно анализу

координации атомов.
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Рисунок 2.45 — Анализ эволюции структуры чистого Al в больших образцах
ВГЗ (а) и ГГЗ (b) при 𝜀̇𝑥𝑦 = 108 с−1.

происходят более равномерно и, в отличие от малого образца, в конце деформа­
ции они наблюдаются в каждом кристалле. Этим объясняется то, что кривые
деформации для большого образца заметно более гладкие (Рис. 2.38). Что каса­
ется чистого Al (Рис. 2.45), то эволюция структуры здесь также схожа с разви­
тием дефектной структуры соответствующих образцов меньшего размера. По­
сле образования монокристалла дефекты упаковки заполняют весь кристалл, и
наблюдается сильная осцилляция напряжений. Основное отличие заключается
в количестве шагов релаксации на начальном этапе деформации, связанных с
аннигиляцией ГЗ. Для больших образцов, имеющих большее количество ГЗ,
количество таких ступеней больше, что хорошо видно и на Рис. 2.38.
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Рисунок 2.46 — ФРР атомов Zr в в больших образцах сплава Al до и после
сдвига.

На Рис. 2.46 для больших расчетных ячеек ВГЗ и ГГЗ приведены профили
ФРР для атомов Zr до (светло-зеленая линия) и после деформации. Аналогич­
но поведению малого образца (Рис. 2.43), ИПД приводит к перегруппировке
атомов Zr, что сопровождается значительным уменьшением интенсивности пи­
ков ФРР. Также видно, что после деформации интенсивность первого пика для
образца ГГЗ (темно-зеленая линия) выше, чем для ячейки ВГЗ (оранжевая ли­
ния), что указывает на более сильное механическое растворение атомов Zr при
сдвиговой деформации образцов с ГЗ, ориентированными перпендикулярно на­
правлению сдвига.

На Рис. 2.47 показана эволюция плотности дислокаций в процессе дефор­
мации образцов ВГЗ и ГГЗ большего размера с атомами Zr в ГЗ и без них. Вид­
но, что в исходном состоянии в чистом Al плотность дислокаций несоответствия
в ГЗ выше по сравнению со сплавом Al-3 ат.%Zr (Рис. 2.48). Это можно объ­
яснить перегруппировкой атомов в областях ГЗ в процессе релаксации сплава.
При миграции ГЗ и их аннигиляции плотность дислокаций значительно умень­
шается. При 𝜀𝑥𝑦 = 0,5 во всех материалах, кроме сплава Al с Zr образца ГГЗ,
наблюдается увеличение плотности дислокаций. Это связано с образованием
дефектов упаковки и генерацией дислокаций несоответствия на их границах.
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Рисунок 2.47 — Эволюция плотности дислокаций в образцах ВГЗ и ГГЗ
чистого Al и сплава Al-3ат.%Zr при 𝜀̇𝑥𝑦 = 108 с−1.

Отметим, что в случае образца ГГЗ Al-3 ат.%Zr, когда деформация диктуется
исключительно ЗГП, плотность дислокаций остается стабильной вплоть до 𝜀𝑥𝑦

= 1,0.
Анализ полученных численных результатов показывает, что ИПД сплава

с атомами Zr на ГЗ приводит к их механическому растворению в матрице Al, о
чем свидетельствует размытие пиков на кривых ФРР, построенных для атомов
Zr. Можно также сделать вывод, что при расположении ГЗ перпендикулярно
направлению сдвига перемешивание компонентов сплава протекает более интен­
сивно, чем при параллельном расположении. Это связано с тем, что при гори­
зонтальной ориентации ГЗ основным механизмом деформации является ЗГП, в
то время как в случае ВГЗ значительный вклад в деформацию и механическое
растворение вносит скольжение дислокаций.
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Рисунок 2.48 — Дислокационная структура в образцах ВГЗ и ГГЗ сплава
Al-3ат.%Zr (а) и чистого Al (b). Дислокации 1/2<110>, 1/6<110>, 1/6<112>,
1/3<100>, 1/3<111> и других видов показаны синим, пурпурным, зеленым,

желтым, голубым и красным цветами, соответственно.

2.6 Выводы по главе 2

Вычислением потенциалов охрупчивания и энергии ЗГ сегрегаций для раз­
личных элементов замещения (Fe, Co, Cu, Ti, Mg или Pb) в ГЗ кручения и на­
клона НК Al показано, что атомы с меньшим или почти таким же радиусом, как
у Al, упрочняют ГЗ, а атомы большего размера приводят к их охрупчиванию.
Среди рассмотренных элементов Co оказывает самое заметное упрочняющее
действие на ГЗ в НК Al.

Существует четкая корреляция между размером примесных атомов в ГЗ
и жесткостью НК Al. Обнаружено, что модули Юнга и сдвига уменьшаются с
увеличением атомного радиуса сегрегированного в ГЗ элемента. Сегрегация в
ГЗ Fe, Co или Ti, с размером меньше чем у Al, способствует увеличению моду­
лей упругости НК Al, в то время как сегрегация в ГЗ Mg или Pb, с большим
атомным радиусом чем у Al, приводит к их уменьшению. При этом показано,
что НК сплав Al с сегрегацией Co в ГЗ имеет самую высокую температурную
стабильность жесткости среди рассмотренных систем. Легирование различны­
ми элементами, приводящее к формированию ЗГ сегрегаций, может быть эф­
фективным способом повышения упругих свойств объемных НК металлов при
комнатной и повышенной температурах.
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Анализ механизмов деформации в НК чистом Al и сплавах Al с ЗГ се­
грегацией Mg или Co показал, что деформация чистого НК Al связана преиму­
щественно с кооперативной миграцией ГЗ и ЗГП. Доминирующий механизм
деформации в НК сплаве Al с ЗГ сегрегацией атомов Mg является ЗГП без
вклада миграции ГЗ. При этом высокая прочность сплава Al с ЗГ сегрегацией
Co обусловлена способностью последнего задерживать как ЗГП, так и мигра­
цию ГЗ.

Обнаружено, что во время циклического нагружения бикристалл чисто­
го Al деформируется путем скольжение полных дислокаций с последующим
двойникованием. Однако добавление атомов Co или Ti в ГЗ затрудняет дис­
локационное скольжение и образование двойников, тем самым уменьшая пла­
стическое течение и остаточную деформацию после разгрузки образца. В этом
случае основной вклад в деформацию в бинарных системах вносит скольжение
частичных дислокаций Шокли, в то время как активность полных дислокаций
очень мала.

Испускание полных дислокаций из ГЗ и образование двойников способ­
ствуют распространению трещины. Присутствие атомов легирующих элементов
в ГЗ НК металлов, особенно с высокой энергией дефекта упаковки, может спо­
собствовать расщеплению полных дислокаций на частичные дислокации Шок­
ли. Поэтому при циклировании бикристаллов Al с ЗГ сегрегацией Co или Ti
трещины растут медленнее, чем в чистом Al.

Установлено, что ИПД Al с сегрегацией Zr в ГЗ может приводить к ме­
ханическому растворению атомов Zr. При ориентации плоскостей ГЗ перпенди­
кулярно направлению приложения сдвиговой нагрузки такое растворение про­
текает более интенсивно, чем при параллельной ориентации. Во втором случае
основным механизмом деформации является ЗГП, когда перегруппировка ато­
мов Zr преимущественно осуществляется в пределах ГЗ, в то время как в первом
случае существенный вклад в деформацию вносит дислокационное скольжение
внутри зерен, что приводит к более активному растворению Zr в матрице Al.
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Глава 3. Влияние ГЗ и атомного упорядочения на деформацию НК
ВЭСов Кантора

3.1 Деформационное поведение НК ВЭСов CoCrFeNi с
добавлением Al

На практике образование ЗГ сегрегаций в сплавах можно обычно наблю­
дать когда они охлаждаются с высокой температуры и затем выдерживаются
при более низкой температуре в течение определенного времени. Что касается
ВЭСов изготовленных, например, методом лазерного плавления порошкового
слоя, сегрегации образуется в процессе затвердевания. Помимо этого в много­
компонентных сплавах часто можно наблюдать формирование всевозможных
интерметаллидов и кластеров упорядоченной структуры. Считается, что с пони­
жением температуры во время затвердевания растворимость атомов Al в ГЦК
матрице ВЭСов CoCrFeNi уменьшается, что приводит к их скоплению в меж­
дендритных областях и образованию ЗГ сегрегаций [199]. В связи с чем необ­
ходим детальный анализ влияния ЗГ сегрегаций и упорядоченных структур на
прочностные свойства таких сплавов.

3.1.1 Описание процесса моделирования, сочетающего МД и метод
МК

К сожалению, атомистическое моделирование МД не может отразить про­
цесс затвердевания с образованием сегрегаций и кластеров из-за ограниченных
временных масштабов метода. Поэтому для учета диффузии и получения ко­
нечного распределения атомов в релаксированной структуре применяют комби­
нированный подход, включающий МД и метод МК [108; 110; 111].

В данном случае комбинированное МК/МД моделирование осуществляет­
ся путем МД термализации с одновременной перетасовкой атомов с использова­
нием метода МК до достижения минимума энергии системы. Далее с целью изу­
чения деформационного поведения упорядоченных структур выполняется МД
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моделирование процесса сдвиговой деформации при комнатной температуре с
вычислительными ячейками, полученными в результате МК/МД релаксации.

Как МД, так и гибридное МК/МД моделирование проводится с использо­
ванием LAMMPS [91]. Для МК/МД моделирования рассматриваются два раз­
личных состава ВЭСов, а именно, четырехкомпонентный эквиатомный сплав
CoCrFeNi и тот же сплав, но с добавлением Al. Межатомные силы в этих си­
стемах описываются многочастичным потенциалом, разработанным Фаркасом
и Каро [111] на основе их предыдущей работы [200]. Этот потенциал позволяет
выявить влияние добавки Al на ВЭС CoCrFeNi. Например, он подтверждает,
что с увеличением содержания Al параметр решетки увеличивается, а упорядо­
ченная фаза B2 становится более стабильной. Способность потенциала предска­
зывать стабильность ГЦК бинарных твердых растворов и упорядоченных фаз
𝐿12 и B2 в зависимости от содержания Al находится в качественном согласии с
экспериментом.

Механизмы деформации в НК материалах наиболее целесообразно в дан­
ном случае изучать для конкретных плоских ГЗ с определенной геометрией. По­
этому MК/МД моделирование и моделирование последующей сдвиговой дефор­
мации проводятся на бикристаллах с ГЗ наклона. Для визуализации атомной
структуры, как и раньше, используется программное обеспечение OVITO [136].

MК/МД моделирование

Как отмечалось ранее МК/МД моделирование выполняется для двух раз­
личных материалов, а именно для ВЭСа эквиатомного состава CoCrFeNi и ВЭ­
Са Al(8 ат.%)-CoCrFeNi со случайным распределением атомов. Эти сплавы в
дальнейшем могут также обозначаться как M1r и M2r, соответственно. Ана­
логичная процедура для моделирования ближнего порядка была применена в
некоторых недавних работах [108; 110; 111]. Поскольку содержание Al определя­
ет решетку матрицы, а нас интересуют ВЭСы с ГЦК структурой, содержание
Al установлено на уровне 8 ат.% (Al0,45CoCrFeNi), при котором наблюдается
стабильная ГЦК матрица [201—203]. Считается, что ВЭС с выбранным соста­



121

Рисунок 3.1 — Вычислительные ячейки O1 30 и O2 30, использованные для
MК/МД моделирования

вом демонстрирует повышенную пластичность [204] и высокую устойчивость к
образованию трещин при лазерном плавлении [199; 205].

Четыре различные расчетные ячейки в виде бикристаллов с размерами
17,0×22,0×0,7 нм были построены с помощью программ Atomsk [206] и OVITO.
Ячейки заполнены примерно 20000 атомами, при этом изначально атомы раз­
личных элементов в сплавах распределены случайным образом формируя ГЦК
структуру.

На Рис. 3.1 показаны две из четырех вычислительных ячеек, используе­
мых для моделирования. В каждой расчетной ячейке имеется две ГЗ наклона,
плоскость которых параллельна плоскости 𝑥𝑧. Первая ГЗ находится точно по­
середине ячеек, в то время как вторая образована верхней и нижней гранями
ячеек. ГЗ вводятся путем вращения исходной решетки с кристаллографически­
ми ориентациями, как показано на Рис. 3.1, вокруг оси 𝑧. Для моделей O1 ось
𝑧 параллельна кристаллографическому направлению [001], а для моделей O2
– направлению [110]. Углы поворота 𝛼1 и 𝛼2 одинаковой величины, но проти­
воположного знака используются для зерна 1 и 2, соответственно. Такая про­
цедура приводит к образованию симметричных и несимметричных ГЗ накло­
на в O1 и O2, соответственно. Для каждой из этих моделей рассматриваются
два угла разориентации 𝜃 между зернами 1 и 2, 𝜃=30° (𝛼1=+15°, 𝛼2=-15°) и
𝜃=70° (𝛼1=+35°, 𝛼2=-35°). Всего получается четыре различных бикристалла,
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обозначаемых далее как O1 30, O2 30, O1 70 и O2 70 в зависимости от началь­
ной ориентации решетки и угла разориентации.

Перед релаксацией материалов методом МК/МД, образцы подвергают­
ся процедуре минимизации энергии и выдержке при комнатной температуре
в течение 50 пс при условии постоянства числа атомов, напряженного состо­
яния и температуры. При этом все компоненты напряжений устанавливаются
на уровне 0 Па. Периодические граничные условия накладываются вдоль трех
ортогональных направлений ячеек, а шаг по времени составляет 1 фс.

Следует отметить, что здесь рассматриваются ГЗ без нахождения глобаль­
ного минимума энергии. Считается, что перед локальной минимизацией энер­
гии, для получения более реалистичной структуры ГЗ, к расчетным ячейкам
важно применить метод трансляции жесткого тела [207] для нахождения гло­
бального минимума энергии. Однако тестовое моделирование показало, что де­
формационное поведение ВЭСа без Al до МК моделирования для бикристаллов
с локальным и глобальным минимумом энергии совпадает и диктуется одними
и теми же механизмами деформации.

Процедура перестановки атомов методом МК проводится с одновремен­
ным МД моделированием при 300 K с использованием изотермическо-изоба­
рического ансамбля без нормальных и сдвиговых напряжений, что необходимо
для достижения структурой стабильного состояния с пониженной энергией. МК
перестановка атомов одного типа на атомы другого типа осуществляется в соот­
ветствии с критерием Метрополиса [208], который диктует вероятность обмена
атомов при определенной температуре. Допускается (𝑖+ 1)-ая МК замена если
энергия ВЭСа после этого, 𝐸(𝑖 + 1), меньше, чем энергия, рассчитанная при
предыдущей перестановке, 𝐸(𝑖). В противном случае она принимается с веро­
ятностью

𝑃 = 𝑒
𝐸(𝑖+1)−𝐸(𝑖)

𝑘𝑇 , (3.1)

где 𝑘 - постоянная Больцмана, а 𝑇 - температура. МК перестановка допус­
кается, если случайное число 𝑅, равномерно сгенерированное в интервале (0,1),
меньше или равно 𝑃 . Кинетическая энергия каждого атома сохраняется одина­
ковой до и после перестановки. На каждом временном шаге происходит три
замены атомов. Сплавы без Al и с добавлением Al после такой релаксации да­
лее обозначаются как М1 и М2, соответственно. Для эквиатомного сплава без Al



123

атомы совершают в общей сложности 210000 МК-перестановки, в то время как
для более высокоэнергетической системы с Al их число 600000 из-за значитель­
ного искажения решетки, вызванного крупными атомами Al [111]. Параллельно
с МК-перестановкой атомов проводится МД-моделирование в течение 70 пс и
200 пс, соответственно.

Тенденция к упорядочению атомов для составов M1 и M2 количествен­
но можно оценить путем расчета параметра Уоррена-Каули (WCP от англ.
Warren–Cowley parameter) [209]. WCP для конкретной атомной пары находят
из выражения

𝑊𝐶𝑃 = 1− 𝑍𝑚𝑛/(𝜒𝑛𝑍𝑚). (3.2)

В этом уравнении 𝑍𝑚 — общее число атомов вокруг 𝑚-атомов, 𝑍𝑚𝑛 — число
атомов 𝑛-типа вокруг атомов 𝑚-типа. Доля 𝑛-атомов в структуре обозначена
здесь через 𝜒𝑛.

При нулевом значении этого параметра атомные пары 𝑛 и 𝑚 распределя­
ются в материале хаотично. Если 𝑊𝐶𝑃 больше 0, такие пары могут встречать­
ся в материале реже, чем при случайном распределении; когда же 𝑊𝐶𝑃 мень­
ше 0, то химическая связь между атомами 𝑛− и 𝑚-типа более благоприятна.
Аналогичный анализ для описания ближнего порядка в ВЭСах использовался
в некоторых недавних работах [210; 211].

Моделирование сдвиговой деформации

В отличие от МК/МД-моделирования, где процедуре перестановки ато­
мов подвергаются только два различных материала, при моделирование сдви­
говой деформации рассматриваются материалы с тремя различными состава­
ми. Здесь рассматриваются эквиатомный ВЭС CoCrFeNi (М1) , ВЭС Al (8
ат.%)-CoCrFeNi (М2) и сплав с интерметаллидными включениями AlNi (фа­
за B2) в ГЗ материала M2. В результате такого включения содержание Al в
этом сплаве увеличивается (Al (6 ат.%)-CoCrFeNi-AlNi (10 ат.%)). Этот ВЭС,
по аналогии с другими двумя, далее обозначается как М3.

Расчетные ячейки для сдвиговой деформации создаются на основе струк­
тур полученных в результате МК моделирования после их репликации в направ­
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Рисунок 3.2 — Уменьшение средней потенциальной энергии на атом в процессе
MК/MД моделирования ВЭСов: (а) CoCrFeNi и (b) Al(8 ат.%)-CoCrFeNi.

лении 𝑧 для увеличения размеров ячейки (22,0 × 17,0 × 3,0 нм). Общее число
атомов в каждой ячейке моделирования после такой процедуры составляет око­
ло 75000.

Деформационно-контролируемое сдвиговое нагружение осуществляется в
изотермическо-изобарическом ансамбле при температуре 300 К. Образцы де­
формируются в плоскости 𝑥𝑦 до деформации 𝛾 = 0,5 при постоянной скорости
деформации 𝛾̇𝑥𝑦 = 5× 108 с−1. Такая высокая скорость деформации считается
приемлемой [212—214], учитывая ограничения по времени при МД моделиро­
вании. Предварительные тестовые расчеты с использованием различных скоро­
стей деформации (108− 109 с−1) для M1 O1 30 и M2 O1 30 показали, что в рас­
сматриваемом интервале скорость деформации лишь незначительно влияет на
зависимость напряжения от деформации. Во время деформации нормальные и
сдвиговые компоненты напряжений, кроме 𝜏𝑥𝑦, контролируются равными нулю.
Периодические граничные условия накладываются вдоль трех ортогональных
направлений расчетных ячеек.

3.1.2 Ближний порядок и ЗГ сегрегация в ВЭСах

На Рис. 3.2 показано уменьшение потенциальной энергии 𝐸 исходных ма­
териалов в ходе перестановки атомов при MК/MД моделировании. Средняя
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энергия на атом обоих сплавов в рассматриваемых моделях быстро падает на
начальном этапе, что особенно заметно для материала, содержащего Al, а затем
достигает равновесного или квазистационарного состояния. Для сплава, содер­
жащего Al, достижение полностью равновесного состояния может потребовать
дополнительных МК шагов. Хорошо видно, что энергия на атом в ВЭСе Al(8
ат.%)-CoCrFeNi до и после MК/MД процедуры значительно выше чем для экви­
атомного сплава. В целом, MК/MД моделирование очень незначительно влияет
на значение энергии для материала без Al (Рис. 3.2(a)), особенно для образца
O2 70, который уже изначально имеет низкоэнергетическую конфигурацию. В
случае ВЭСа Al(8ат.%)-CoCrFeNi (M2r) (Рис. 3.2(b)) энергия образцов суще­
ственно уменьшается в процессе моделирования. Видно, что для одного и того
же материала и бикристалла энергия уменьшается с увеличением угла разо­
риентации между кристаллами от 𝜃=30°до 𝜃=70°. Одно из основных различий
между релаксированными сплавами M1 и M2 заключается в том, что энергия
на атом сплава M2 в случае бикристалла O1 ниже чем для O2, в то время как
для M1 наблюдается обратная картина. Это справедливо для обоих значений
𝜃.

На Рис. 3.3 и Рис. 3.4 приведены профили состава эквиатомного ВЭСа
и ВЕСа с добавлением Al, соответственно, для различных бикристаллов после
MК/MД перестановки атомов при 300 K, которые демонстрируют тенденцию
материалов к локальному упорядочению и образованию ЗГ сегрегаций. Эти
профили рассчитаны вдоль линии по оси 𝑦, которая включает ГЗ посередине
каждого бикристалла (𝑦 = 0Å).

Как видно из Рис. 3.3(a) и Рис. 3.3(c), ВЭС без Al демонстрирует сильную
сегрегацию атомов Cr в ГЗ для обоих бикристаллов O1. Накопление атомов Fe
вокруг таких сегрегаций приводит к бимодальному распределению профилей
для Fe, с минимальным значением при 𝑦 = 0 Å(область ГЗ). Однако эта тен­
денция не наблюдается для бикристаллов O2, особенно при 𝜃=70°. Сегрегация в
ГЗ сильно подавлена в O2 30 (Рис. 3.3(b)) и вовсе не наблюдается в O2 70 (Рис.
3.3(d)). Для всех рассмотренных моделей, кроме O2 70, перестановка атомов в
процессе MК/MД моделирования приводит к заметному обеднению ГЗ атомами
Ni.

В случае ВЭСа с Al (M2) сегрегация атомов Cr в ГЗ полностью подавлена
(Рис. 3.4). Подобно атомам Ni атомы Cr и Co удалены от ГЗ, в то время как
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Рисунок 3.3 — Профили состава M1 для (a) O1 30, (b) O2 30, (c) O1 70 и (d)
O2 70 вдоль оси 𝑦 после MК/MД моделирования. Положение центральной ГЗ

(при 𝑦 = 0Å) показано вертикальной пунктирной линией. Над каждым
профилем состава приведена соответствующая атомная структура возле

центральной ГЗ.
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Рисунок 3.4 — Профили состава M2 для (a) O1 30, (b) O2 30, (c) O1 70 и (d)
O2 70 вдоль оси 𝑦 после MК/MД моделирования. Положение центральной ГЗ

(при 𝑦 = 0Å) показано вертикальной пунктирной линией. Над каждым
профилем состава приведена соответствующая атомная структура возле

центральной ГЗ.
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Рисунок 3.5 — Параметр Уоррена-Каули, WCP, для первой координационной
сферы всех пар элементов в ВЭСах: (a) M1 и (b) M2 для бикристалла O1 30.

атомы Al демонстрируют сильную сегрегацию в ГЗ. Это явление характерно
для всех бикристаллов, даже для O2 70, для которого в случае M1 сегрегация
в ГЗ не наблюдалась. В моделях с невысоким значением 𝜃, подобно составу
М1, профиль Fe вблизи ГЗ бимодальный. Помимо сегрегации атомов Al в ГЗ
(Рис. 3.4(c)), в структуре, как вблизи ГЗ так и внутри зерен, наблюдаются
упорядоченные кластеры Al-Fe. По этой причине бимодальная форма профи­
ля состава для Fe становится менее выраженной, чем для материала без Al.
Структура упорядоченной фазы будет подробно рассмотрена позже. Образо­
вание кластеров Al-Fe приводит к изменению локального состава, что хорошо
видно по разнице в уровне профиля внутри зерен, особенно для O2 30. Тенден­
ция к образованию упорядоченных кластеров в ГЗ несколько выше для O2, чем
для O1.

Для ВЭСа без Al значения WCP (Рис. 3.5), рассчитанные для образца
M1 O1 30, близки к нулю, что свидетельствует о случайном распределении ато­
мов в материале, однако в случае M2 WCP отрицательны, особенно для пары Al
и Fe, что говорит о тенденции к химическому упорядочению. Положительные
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значения для пар Al-Al, Al-Ni, Al-Cr, Al-Co, Fe-Co, Fe-Cr и Fe-Ni связаны с низ­
ким химическим сродством между такими комбинациями атомов. Параметры
Уоррена-Каули для остальных атомных комбинаций практически равны нулю,
что свидетельствует об их случайном распределении в ВЭСе.

3.1.3 Деформационные кривые ВЭСов после упорядочения

На Рис. 3.6 показаны 12 расчетных ячеек, использованных для модели­
рования сдвиговой деформации. Представлены модели с различным составом
(M1, M2 или M3), начальной ориентацией (O1 или O2) и углом разориентации
𝜃 (30°или 70°). Напомню, что M1 не содержит Al, в то время как M2 содержит,
а M3 включает Al как в ГЦК матрице, так и в составе интерметаллических
включений AlNi в ГЗ. У бикристаллов O1 ось разориентации [001], а у O2 ось
разориентации [110] (Рис. 3.1). Модели, представленные здесь, созданы на осно­
ве структур, полученных в результате релаксации путем перестановки атомов
в процессе MК/MД моделирования.

Размер частиц AlNi вдоль 𝑥 и 𝑦 составляет 9,5 нм и 2,4 нм, соответствен­
но, а рассчитанный параметр решетки равен 3,002 Å. Следует отметить, что
МК процедура не приводит к образованию такой фазы, поскольку рассматри­
ваемый межатомный потенциал завышает теплоту смешения для комбинации
Al-Ni [111]. Кристаллографическая ориентация этих частиц имеющих B2 решет­
ку задана как 𝑥 = [100], 𝑦 = [010] и 𝑧 = [001]. Согласно имеющимся экспери­
ментальным данным, фазы B2, обогащенные Al и Ni, часто наблюдаются на
границах раздела, включая ГЗ, в ВЭСах с более высоким содержанием Al. в
связи с этим было интересно изучить влияние таких соединений на поведение
сплава при сдвиговой деформации.

На Рис. 3.7 показаны кривые напряжение-деформация, построенные для
рассматриваемых моделей при сдвиговом нагружении при 300 K в плоскости 𝑥𝑦.
Кроме того, для сравнения здесь приведены соответствующие зависимости для
сплавов со случайным распределением атомов, т. е. для M1r и M2r. Следует от­
метить, что наблюдается относительно сильная осцилляция кривых по сравне­
нию с кривыми зависимости напряжения от деформации поликристаллических



130

Рисунок 3.6 — МД-модели, используемые для моделирования сдвиговой
деформации рассматриваемых ВЭСов: (а) M1, (b) M2 и (c) M3. Бикристаллы
O1 и O2 имеют ось разориентации [001] и [110], соответственно. Для каждой

структуры указан угол разориентации 𝜃 (30°или 70°).
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Таблица 2 — Предел текучести и соответствующая сдвиговая деформация

Материал O1_30 O2_30 O1_70 O2_70
𝜏0, ГПa 𝛾0 𝜏0, ГПa 𝛾0 𝜏0, ГПa 𝛾0 𝜏0, ГПa 𝛾0

M1 2,753 0,034 1,961 0,034 2,267 0,048 4,827 0,048
M2 3,739 0,050 1,805 0,040 3,953 0,108 5,349 0,062
M3 2,236 0,036 0,957 0,026 2,839 0,076 2,132 0,034

образцов, что связано с высокой чувствительностью малых бикристаллических
моделей к любым деформационным процессам в структуре. Однако повышен­
ная чувствительность облегчает анализ механизмов деформации в материалах
и помогает выявить влияние кристаллографической ориентации и ГЗ [215].

На начальном этапе все образцы деформируются упруго. После дости­
жения предела текучести начинается стадия пластического течения. Области
до и после этой точки характеризуются быстрым упрочнением и снижением
напряжений, вызванным релаксацией материала, соответственно. При дальней­
шей деформации сплавов с добавлением Al напряжения не претерпевают зна­
чительных изменений, а поддерживаются на относительно стабильном уровне,
называемом напряжением текучести. В случае M1 пластическая деформация
характеризуется более сильной осцилляцией напряжений, чем для М2 и М3.
Это особенно заметно для моделей O2 30 и O2 70, для которых сегрегация в
ГЗ подавлена (Рис. 3.3). В Таб. 2 приведены предел текучести 𝜏0 и соответству­
ющее значение деформации 𝛾0 для рассматриваемых структур. В целом, для
трех из четырех различных бикристаллических конфигураций, а именно O1 30
(a), O1 70 (c) и O2 70 (d), M2 демонстрирует самый высокий предел текучести
среди трех сплавов, в то время как для O2 30 (b) M1 демонстрирует немного
более высокий предел текучести, чем M2. Только для бикристалла O1 70 (c)
предел текучести M3 выше, чем у M1. Во всех остальных ситуациях модели с
включениями фазы B2 в ГЗ показывают самый низкий 𝜏0, что указывает на
негативное влиянии таких соединений в ГЗ на прочность НК ВЭСа.

В целом, из сравнения соответствующих кривых для материалов M1 (M2)
и M1r (M2r) видно, что локальное упорядочение и формирование сегрегаций
в ГЗ приводит к увеличению предела текучести. Разница менее очевидна для
случая, когда МК моделирование не приводит к образованию ЗГ сегрегаций,
что характерно для M1 O2 70 (Рис. 3.3(d) и Рис. 3.7(d))).
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Рисунок 3.7 — Кривые зависимости напряжения от деформации при сдвиге
для бикристаллов O1 30 (a), O2 30 (b), O1 70 (c) и O2 70 (d).
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3.1.4 Анализ эволюции структуры ВЭСов в ходе сдвиговой
деформации

На Рис. 3.8 представлена эволюция микроструктуры в процессе сдвиго­
вой деформации для O1 30 и O1 70. Здесь атомы окрашены согласно анализу
координации атомов. Зеленый, синий и красный цвета относятся к ГЦК, ОЦК
и ГПУ структурам, соответственно. Серые атомы областей неупорядоченной
структуры расположены вблизи дефектов решетки или образуют аморфные об­
ласти. Вертикальная полоса меченых атомов, окрашенная в фиолетовый цвет,
введена для визуализации механизмов деформации. Фактическая ячейка мо­
делирования выделена здесь черной рамкой, в то время как дополнительная
часть структуры в верхней части каждой ячейки, полученная путем обычной
репликации ячеек в направлении 𝑦, приведена для визуализации второй ГЗ.

При деформации бикристаллов O1 30 (Рис. 3.8(а)) полосы меченых ато­
мов остаются вертикальными, но с изломом в средней части ГЗ, что указывает
на ЗГП. В процессе деформации ГЦК структура зерен сохраняется, что свиде­
тельствует об отсутствии дефектов решетки внутри зерен, в том числе дефектов
упаковки. Для M1 с атомами Cr в ГЗ (Рис. 3.3(а)) ЗГП начинается несколько
раньше (𝛾0=0,034), чем для M2 с сегрегацией Al в ГЗ (𝛾0=0,05) (Рис. 3.4(а)).
Как упоминалось ранее, 𝜏0 выше для M2 (Таб. 2). В отличие от M1 и M2, для
которых ЗГП происходит только вдоль центральной ГЗ, для M3 скольжение
наблюдается вдоль обеих ГЗ ячейки. Частичная аморфизация включений B2
фазы, которая начинается в области границы раздела B2/ГЦК, облегчает про­
цесс пластической деформации.

Что касается эволюции структуры в бикристаллах O1 с 𝜃=70°(Рис. 3.8(b)),
то пластическая деформация M1 начинается с миграции центральной ГЗ к про­
тивоположной ГЗ, что сопровождается постепенным изменением угла наклона
линии меченых атомов в нижнем зерне. Такая миграция ГЗ связана с пере­
мещением полных дислокаций 1/2<110> от одной ГЗ к противоположной и
дальнейшей их трансформацией в частичные дислокации Шокли 1/6<112> при
окончательном формировании монокристалла. Для сравнения, дислокационные
структуры бикристаллов M1 и M2 при 𝛾𝑥𝑦 = 0,1 показаны на Рис. 3.9.
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При 𝛾𝑥𝑦 < 0,2, такая дислокационная активность в M1 приводит к низ­
кому критическому напряжению пластического течения по сравнению с двумя
другими материалами (Рис. 3.7(c) и Таб. 2). Дальнейшая деформация этого
материала, примерно с 𝛾𝑥𝑦 = 0,2, связана с упрочнением материала, до тех
пор пока при 𝛾𝑥𝑦 = 0,48 не зарождается первый внутренний дефект упаков­
ки, приводящий к резкому снижению напряжения (Рис. 3.6(c)). В отличие от
M1, движение полных дислокаций в бикристаллах, содержащих Al, подавле­
но (Рис. 3.9(a)), и миграция ГЗ не наблюдается. До 𝛾𝑥𝑦 = 0,12 неподвижные
(сидячие) дислокации, такие как дислокации Хирта 1/3<100>, образуются пу­
тем пересечения частичных дислокаций Шокли 1/6<112>, о чем также сооб­
щалось в работе [214]. Из-за отсутствия миграции ГЗ на ранней стадии предел
текучести при сдвиговой деформации материалов с добавкой Al, особенно M2,
значительно выше, чем у M1. После этого происходит пластическая деформа­
ция за счет образования и распространения подвижных частичных дислокаций
Шокли, оставляющих после себя дефекты упаковки, а также ЗГП при более
высоких уровнях деформации (Рис. 3.8(b)). Фаза B2 в ГЗ способствует ЗГП,
инициируя пластическое течение в M3 раньше чем в M2, что приводит к отсут­
ствию дефектов упаковки в верхнем кристалле. Отметим, что в случае M1r и
M2r со случайным распределением атомов (без предварительного МК/МД мо­
делирования) обе ГЗ движутся навстречу друг другу и встречаются в середине
нижнего зерна независимо от состава, оставляя после себя некоторые дефекты
решетки (Рис. 3.9(a)). Такие дефекты становятся местами зарождения внутрен­
них дефектов упаковки внутри зерен. Именно этим объясняется резкое сниже­
ние напряжения при 𝛾𝑥𝑦 = 0,25 и 𝛾𝑥𝑦 = 0,27 в M1r и M2r, соответственно, с
последующим их упрочнением и повторной релаксацией при образовании внеш­
них дефектов упаковки (Рис. 3.9(c)). В то же время в M1 и M2 образование
дефектов упаковки подавлено ЗГ сегрегацией.

Что касается моделей O2 (Рис. 3.10), то кристаллографическая ориента­
ция нижнего зерна в бикристаллах O2 30 способствует зарождению частичных
дислокаций Шокли 1/6<112> из нижней ГЗ и их распространению к централь­
ной ГЗ (Рис. 3.9(b)), оставляя после себя высокую плотность внутренних де­
фектов упаковки. Возникновение таких дефектов в М1 начинается несколько
раньше, чем в М2 (Рис. 3.10(a)). Плотность ведущих частичных дислокаций
и дефектов упаковки в нижнем зерне материалов с Al не так высока как в
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M1, а испускание дефектов упаковки начинается из обеих ГЗ одновременно. По
мере увеличения деформации высокая дислокационная активность приводит к
образованию внутренних дефектов упаковки в верхнем кристалле. Следует от­
метить, что для M1 дальнейшая деформация приводит к росту верхнего зерна
за счет нижнего. Подобное явление практически не наблюдается в материалах
с добавкой Al. ЗГП в M1 и M2 не наблюдается. Как и в предыдущем случае
(O1 70), пластическое течение M3 реализуется как через образование внутрен­
них дефектов упаковки, так и через ЗГП (Рис. 3.10(a)), и означает, что амор­
физация границы раздела B2/ГЦК облегчает процесс скольжения.

Что касается бикристаллов O2 70 (Рис. 3.10(b)), то в этом случае, в от­
личие от M2 и M3, ЗГП в M1 без ЗГ сегрегации (Рис. 3.3) подавлено. Его
структура характеризуется нестабильными ГЗ и высокой плотностью внутрен­
них и внешних дефектов упаковки, а также двойников. При деформации непре­
рывное взаимодействие между дефектами (Рис. 3.9(c)) приводит к тому, что
ориентация нижнего кристалла постепенно меняется на ориентацию верхнего
кристалла. После деформации в бикристалле остается лишь небольшой домен
с исходной ориентацией, что аналогично деформационному поведению бикри­
сталла M1 O2 30 (Рис. 3.10(a)). Форма бикристалла в M1 при сдвиговой дефор­
мации претерпевает значительное сжатие в направлении 𝑦, хотя сжимающее
напряжение в этом направлении отсутствует. Добавление Al приводит к актив­
ному ЗГП вдоль одной из двух ГЗ и снижению плотности дефектов упаковки.
Последнее происходит несколько раньше в образце с включениями B2. На гра­
нице раздела B2/ГЦК возникают дефекты упаковки, плотность которых из-за
активного ЗГП практически не меняется при дальнейшей деформации.

3.1.5 Движущие силы локального упорядочения и сегрегации в ГЗ

Одной из движущих сил для формирования ЗГ сегрегаций является ре­
лаксация энергии упругой деформации, создаваемой атомами растворенного
вещества с радиусом, превышающим средний радиус атомов матрицы. Такие
атомы создают сжимающие упругие напряжения в материале. Когда они пере­
мещаются в ГЗ, которые имеют некоторый свободный объем, структура стано­



136

Рисунок 3.8 — Эволюция микроструктуры при сдвиговой деформации в
бикристаллах O1 30 (a) и O1 70 (b). Атомы окрашены в соответствии с
анализом координации атомов. Атомы ГЦК, ГПУ и неупорядоченной

структур показаны зеленым, красным и серым цветами, соответственно.
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Рисунок 3.9 — Дислокационная структура бикристаллов O1 70 (a), O2 30 (b) и
O2 70 (c) при 𝛾𝑥𝑦 = 0,1. Синий, зеленый, желтый, пурпурный и светло-голубой

цвета введены для полных дислокаций 1/2<110>, частичных дислокаций
Шокли 1/6<112>, дислокаций Хирта 1/3<100>, ступенчатых дислокаций

1/6<110> и дислокаций Франка 1/3<111>, соответственно. Красные стрелки
показывают их векторы Бюргерса.

Таблица 3 — Атомные радиусы элементов ВЭСов
Элемент Fe Ni Cr Co Al

Атомный радиус, нм 0,226 0,219 0,233 0,222 0,239

вится более релаксированной. Следовательно, атомы с наибольшим радиусом
будут стремиться сегрегировать в ГЗ. В Таб. 3 для сравнения приведены атом­
ные радиусы пяти составляющих элементов ВЭСов, взятые из [216]. Размеры
атомов Al и Cr, особенно Al, больше, чем у других элементов. Больший размер
указывает на то, что ВЭС с добавкой Al будет иметь значительное искаже­
ние решетки, которое стимулирует атомы Al к активной сегрегации в ГЗ, в то
время как в ВЭСе без Al будет происходить сегрегация второго по величине
элемента, а именно Cr. Атомы Fe, имеющие третий по величине радиус, стре­
мятся образовать сегрегацию после Al и Cr, что приводит к его бимодальному
распределению состава в области ГЗ (Рис. 3.3 и Рис. 3.4).

Вторым важнейшим параметром, определяющим способность элемента к
образованию кластеров и сегрегаций, является энтальпия смешения. Движущая
сила для локального упорядочения и косегрегации, когда два или более элемен­
тов стремятся оказаться рядом друг с другом, диктуется склонностью таких
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Рисунок 3.10 — Эволюция микроструктуры при сдвиговой деформации для
бикристаллов O2 30 (a) и O2 70 (b). Атомы окрашены в соответствии с

анализом координации атомов структуры. Атомы ГЦК, ГПУ и
неупорядоченной структур показаны зеленым, красным и серым цветами,

соответственно.
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элементов к смешиванию [61], и поэтому она связана с разницей в энтальпи­
ях смешения между составляющими элементами. Согласно [111], все бинарные
сплавы, состоящие из комбинаций элементов, исключающих Al, имеют относи­
тельно небольшую теплоту смешения, в то время как комбинации, включающие
Al, характеризуются значительно большей теплотой смешения, что можно объ­
яснить большим размером атома Al. Важно отметить, что в отличие от соедине­
ний Al-Co, Al-Ni и Al-Cr, для которых энтальпия смешения положительна, Al­
Fe имеет отрицательное значение энтальпии смешения (-4,824 кДж/моль) [111].
Это дает хорошее объяснение как сильной тенденции к упорядочению атомов
Al и Fe, так и дефицита содержания Co, Cr и Ni возле ГЗ, обогащенных Al,
и образующихся кластеров Al-Fe (Рис. 3.4). На Рис. 3.11 представлены ФРР
для M1 O1 30 и M2 O1 30 после MК/MД моделирования для областей внутри
зерен и в ГЗ. Пики на кривых ФРР, 𝑔(𝑟), соответствуют длинам межатомных
связей и, следовательно, могут дать информацию об атомной структуре иссле­
дуемых ВЭСов и помочь проанализировать локальное упорядочение во время
релаксации материала при МК моделировании.

Для сплава без Al (Рис. 3.11(a)) ФРР пар атомов Fe-Fe, Ni-Ni, Cr-Cr и
Co-Co внутри зерен практически накладываются и незначительно отличаются
только интенсивностью первых пиков (𝑟 ≈ 2,5 Å). Перекрытие объясняется
равным вкладом всех типов элементов из-за их близкого размера и отсутствия
значительных искажений решетки в ГЦК структуре. Однако в областях ГЗ
(Рис. 3.11(b)), где наблюдается сильная сегрегация Cr для бикристалла O130
(Рис. 3.3), профиль ФРР Cr становится более широким, а первый пик Cr-Cr
смещается немного влево, что указывает на более неупорядоченную структуру
и более компактное расположение атомов Cr в таких областях, соответствен­
но. Для профиля Al-Al внутри зерен (Рис. 3.11(c)) второй и особенно третий
пик имеют относительно высокую интенсивность из-за локального упорядоче­
ния, в то время как первый пик имеет низкую интенсивность. Такое явление
можно объяснить сильным вкладом третьего пика Al-Al в формирование упо­
рядоченной структуры Al-Fe. В такой структуре расстояние между атомами
Al в основном соответствует положению третьего пика. Напротив, в области
ГЗ (Рис. 3.11(d)) интенсивность первого пика увеличивается, а второй и тре­
тий имеют одинаковую интенсивность. Подобно кривой ФРР, построенной для
связей Cr-Cr в областях ГЗ, пики связей Al-Al более широкие, что указывает
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на неупорядоченное распределение атомов. По сравнению с материалом без Al,
присутствие Al приводит к смещению пиков Fe-Fe вправо из-за тенденции к
упорядочению Fe с крупными атомами Al. Заметно большая плотность таких
кластеров в областях ГЗ в бикристаллах O2 по сравнению с O1 (Рис. 3.4) может
быть объяснена различием в кристаллографической ориентации и, следователь­
но, различием в свободном объеме ГЗ. Разницу в свободном объеме ГЗ для рас­
сматриваемых бикристаллов можно приближенно оценить расчитав численную
плотность ячеек. Полученные значения для бикристаллов O130, O170, O230 и
O270 после их релаксации составляют 0.088754 Å−3, 0.088726 Å−3, 0.088788 Å−3

и 0.088887 Å−3, соответственно. Плотность O270 самая высокая, что указывает
на самый низкий свободный объем ГЗ для этого случая. Напротив, для O170
свободный объем ГЗ самый высокий. Относительно низкий свободный объем ГЗ
после минимизации энергии в бикристаллах O2 приводит к низкой тенденции
к сегрегации в ГЗ, а также к релаксации материала M2r за счет интенсивного
упорядочения с формированием кластеров Al-Fe (Рис. 3.3 и Рис. 3.4).

Важной характеристикой, определяющей деформационное поведение
сплава и способность элемента к формированию ЗГ сегрегаций, является ста­
бильность ГЗ, которую можно оценить по энергии ГЗ. В случае бикристалла
она может быть рассчитана по формуле

𝐺𝐵𝐸 = (𝐸𝑔𝑏 −𝑁𝐸0/𝑎𝑡)/2𝐴𝑔𝑏, (3.3)

где 𝐸𝑔𝑏 и 𝐸0/𝑎𝑡 – энергия бикристалла с ГЗ и без них, соответственно, 𝑁 –
число атомов в бикристалле, 𝐴𝑔𝑏 – площадь ГЗ [217; 218]. Целое число 2 со­
ответствует количеству ГЗ в модели. ЗГ сегрегация уменьшает энергию ГЗ и
тем самым повышает ее стабильность [219]. Рассчитанные энергии ГЗ для рас­
сматриваемых моделей до и после процедуры MК приведены в Таб. 4. Видно,
что упорядочение и сегрегация в ГЗ снижают энергию ГЗ, что приводит к их
стабилизации. После перестановки атомов методом МК значения энергии ГЗ
бикристаллов с ЗГ сегрегацией Al значительно ниже, чем у бикристаллов с ЗГ
сегрегацией Cr. Отсутствие ЗГ сегрегаций в M1 O2 70 (Рис. 3.3) можно объяс­
нить исходной низкоэнергетической конфигурацией бикристалла (Рис. 3.2(a))
и, следовательно, низкой энергией ГЗ и уменьшенным свободным объемом ГЗ.
Действительно, ранее было показано, что ГЗ с более высокой энергией и более
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Таблица 4 — Атомные радиусы элементов ВЭСов
Материал O1 30 O1 70 O2 30 O2 70

M1r 1364,503 1416,295 1356,075 783,236
M1 1227,358 1026,835 1061,240 495,664
M2r 732,707 1021,945 860,025 598,029
M2 476,455 -61,786 787,455 140,171

низкой атомной плотностью демонстрируют хорошую способность к формиро­
ванию сегрегаций [61]. Значительное уменьшение энергии для образцов O1 70
после процедуры МК, особенно в случае ВЭСа, содержащего Al, можно объяс­
нить большим свободным объемом ГЗ. Это ведет к образованию сегрегаций по
ГЗ и кластеризации Fe3Al вблизи ГЗ (Рис. 3.4(c)), что может снизить энергию
ГЗ вплоть до отрицательного значения [220].

О стабилизации ГЗ ЗГ сегрегацией свидетельствует и тот факт, что в об­
разцах без таких структурных элементов пластическая деформация начинается
раньше (см. кривые для M1r и M2r на Рис. 3.7). Критическое напряжение, необ­
ходимое для начала пластического течения, в таких материалах ниже.

Считается, что при более высокой концентрации легирующего элемента
или более низкой температуре сопротивление миграции ГЗ выше [221]. Несмот­
ря на то что концентрация атомов Al в ГЗ в M2 O1 70 ниже, чем концентрация
Cr в M1 O1 70 (Рис. 3.3 и Рис. 3.4), в последнем случае наблюдается миграция
ГЗ (Рис. 3.8(b) и Рис. 3.9(а)). Это указывает на то, что сопротивление миграции
ГЗ больше для атомов Al, чем для атомов Cr. Миграция ГЗ в материале увели­
чивается по мере уменьшения силы сопротивления растворенных атомов. Эта
сила, в свою очередь, возрастает с увеличением несоответствия атомных раз­
меров матрицы и легирующего элемента [156]. Как упоминалось ранее, размер
атома Al больше чем у Cr (Таб. 3), однако когда энергия ГЗ достаточно велика
и, следовательно, энергия активации миграции ГЗ мала, атомы легирующего
элемента могут не препятствовать движению ГЗ. Миграция ГЗ в M1 O1 70 с
сегрегацией Cr в ГЗ может быть объяснена высокой энергией ГЗ. Несмотря
на то что энергия ГЗ уменьшается после достижения равновесного состояния,
образование ЗГ сегрегации Cr недостаточно для стабилизации ГЗ.

Наряду с эффектом стабилизации ГЗ, отсутствие их миграции в других
рассмотренных моделях, включая O1 с меньшим углом разориентации (𝜃=30°),
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Рисунок 3.11 — ФРР для M1 O1 30 (a,b) и M2 O1 30 (c,d), построенные для
атомов внутри зерен (a,c) и в областях ГЗ (b,d).
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может быть связано с влиянием кристаллографической ориентации. Известно,
что подвижность малоугловых ГЗ ниже, чем высокоугловых [222].

В случае O2 (Рис. 3.10, независимо от угла разориентации, обнаружива­
ется, что при наличии сегрегаций распространение и взаимодействие дислока­
ций и внутренних дефектов упаковки затруднены и ограничены внутри зерен
(Рис. 3.9(b) и Рис. 3.9(c)). Когда сегрегация в ГЗ подавлена, как это наблю­
дается в M1 (Рис. 3.3), активное взаимодействие дислокаций и образование
дефектов упаковки и двойников приводит к постепенному перемещению ГЗ.
Относительно низкая плотность дефектов упаковки в материалах с упорядо­
ченными кластерами Fe3Al по сравнению с M1 также может свидетельствовать
о повышенной энергии дефекта упаковки в таких материалах. Для проверки
этого была рассчитана энергия обобщенного дефекта упаковки (GSF от англ.
generalized stacking fault) для ВЭСов со случайным распределением атомов и
для интерметаллидного соединения Fe3Al типа L12 и D022.

3.1.6 Влияние кластеров Fe3Al на деформацию ВЭСа

Считается, что среди интерметаллидных соединений со стехиометриче­
ским соотношением 3:1 наиболее часто встречающимися структурами на ос­
нове ГЦК являются кубическая L12 и тетрагональная D022 (см. Рис. 3.12(а)),
которые имеют очень небольшие кристаллографические различия [223—226].
Отметим, что рассчитанный в работе параметр решетки 𝑎, одинаков для обе­
их структур Fe3Al и составляет 3,734 Å. Это значение 𝑎 относительно близко
к значению, найденному в других работах для L12 (∼3,47-3,67 Å [227; 228]) и
к параметру решетки ГЦК ВЭСа с добавкой Al (∼3,58 Å [111]). Образование
ламеллярных структур с упорядоченными фазами L12 в литейных ВЭСах с до­
бавкой Al было ранее отмечено в нескольких экспериментальных работах [229—
232]. Считается, что структура L12 в ВЭСах может быть образована атомами
Al с Fe, а также Co, Cr и Ni [231]. Однако из-за низкой энтальпии смешения для
пар Al-Fe по сравнению с другими комбинациями элементов в данном случае
упорядоченная фаза формируется в основном атомами Al и Fe. По сравнению
с L12, профиль ФРР фазы D022 более схож с сответствующим профилем для



144

Рисунок 3.12 — (a) ФРР атомных пар Al-Al, Fe-Fe и Al-Fe с соответствующими
кристаллическими решетками (верхние панели). Снизу приведены атомные

структуры L12 и D022 конфигураций Fe3Al, использованных для расчета
энергии обобщенного дефекта упаковки 𝛾𝐺𝑆𝐹 , в частности, энергии

образования дефекта упаковки 𝛾USF, энергии стабильного дефекта упаковки
𝛾ISF и энергии так называемого выровненного дефекта упаковки 𝛾ASF. Желтая
линия введена для визуализации смещения атомов. (b) Зависимость 𝛾𝐺𝑆𝐹 для

двух интерметаллидов Fe3Al и ВЭСов M1r и M2r от смещения 𝑑𝑥,
нормированного на соответствующий вектор Бюргерса 𝐵𝑣 частичной

дислокации Шокли (верхняя панель). Снизу показано положение атомов в
деформированных структурах Fe3Al L12- и D022-типа, полученных путем
смещения атомных слоев вдоль направления [112]. Чтобы различить типы

атомов, атомы Al здесь представлены в увеличенном размере.
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ВЭСа с добавкой Al. Кривые ФРР фазы D022 и ВЭСа демонстрируют высокоин­
тенсивный пик Al-Al при 𝑟 ≈ 4,45 Å (Рис. 3.11(c) и Рис. 3.12(а)), что указывает
на упорядочение ВЭСа с образованием кластеров Fe3Al, имеющих структуру
D022.

Для расчета энергии обобщенного дефекта упаковки используется подход,
описанный в некоторых недавних работах [214; 233; 234]. Рассматриваются че­
тыре различных материала, а именно сплавы CoCrFeNi и Al(8ат.%)-CoCrFeNi с
атомами распределенными случайным образом (т.е. без предварительной пере­
становки атомов методом МК) и интерметаллидные соединения Fe3Al со струк­
турами L12 и D022. На Рис. 3.12(а) представлены модели для расчета энергии
дефекта упаковки интерметаллидов L12 и D022. Для того чтобы ввести в ячейку
моделирования дефект упаковки, атомы под черной пунктирной горизонталь­
ной линией фиксируются, а остальные атомы смещаются в направлении [112].

Как видно из Рис. 3.12(b), кривая энергии обобщенного дефекта упаковки
𝛾𝐺𝑆𝐹 для каждого материала имеет два максимума, которые связаны с образо­
ванием так называемых нестабильных (USF от англ. "unstable stacking fault")
и выровненных дефектов упаковки (ASF от англ. "aligned stacking fault"), а
минимум между ними связан с образованием внутреннего дефекта упаковки
(ISF от англ. "intrinsic stacking fault"). Обычно энергия дефекта упаковки, оце­
нивается путем расчета 𝛾𝐼𝑆𝐹 , то есть энергии дефекта упаковки со стабильной
конфигурацией. Однако, как видно из рисунка, существуют другие состояния,
которые характеризуются энергиями 𝛾𝐴𝑆𝐹 и 𝛾𝑈𝑆𝐹 (Рис. 3.12(b)). Значение 𝛾𝑈𝑆𝐹

в данном случае является энергией образования дефекта упаковки.
Хорошо видно, что энергия дефекта упаковки для интерметаллических

соединений, особенно для Fe3Al со структурой L12, выше чем для ВЭСов. Для
ВЭСа с Al и без него значения 𝛾𝐼𝑆𝐹 составляют 55,94 мДж/м2 и 69,26 мДж/м2,
соответственно, а для D022- и L12-фаз Fe3Al – 164,93 мДж/м2 и 298,74 мДж/м2,
соответственно. Отметим, что рассчитанные значения энергии дефекта упаков­
ки для ВЭСа находятся в количественном согласии со значениями, получен­
ными в [111]. Столь высокая энергия для упорядоченных интерметаллидных
соединений, особенно имеющих структуру L12, обусловлена образованием энер­
гетически неблагоприятной атомной конфигурации, при которой крупные ато­
мы Al в плоскости дефекта оказываются в тесном контакте с другими атомами
Al (Рис. 3.12(b)). В ВЭСах с Al со случайным распределением атомов связи
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Al-Al могут уже существовать в бездефектном образце. Кроме того, вероят­
ность встречи одного атома Al с другим при смещении атомных плоскостей
меньше, чем в интерметаллических соединениях, и вносимый дефект упаковки
не приводит к избыточному образованию таких связей, что объясняет неболь­
шую энергию дефекта упаковки. Полученные значения 𝛾𝐼𝑆𝐹 для Fe3Al и ВЭСов
указывают на то, что локальное упорядочение увеличивает энергию дефекта
упаковки ВЭСа. Высокая энергия дефекта упаковки фазы Fe3Al, рассчитанная
в работе, согласуется с данными недавнего исследования, в котором сообща­
лось, что упорядочение увеличивает напряжение, необходимое для зарождения
частичных дислокаций Шокли [235].

В целом, результаты моделирования показали, что предел текучести при
сдвиговой деформации материала M2 с элементарной сегрегацией Al/Fe в ГЗ и
кластерами Al-Fe выше чем у M1 с сегрегацией Cr/Fe в ГЗ и еще больше пре­
вышает показатели для M3 с включениями фазы B2 (Таб. 2). Повышение проч­
ности ВЭСа с добавлением Al согласуется с результатами предыдущих экспери­
ментальных исследований [199]. Однако M3 с частицами B2 в ГЗ демонстрирует
пониженную прочность. Благодаря эффекту стабилизации ГЗ, образовавшаяся
элементарная ЗГ сегрегация как Al, так и Cr задерживает ЗГП и приводит к
увеличению предела текучести при сдвиговой деформации. Из-за разрушения
связей и стирания границы раздела B2/ГЦК этот механизм деформации стано­
вится более благоприятным в образце с включением интерметаллидных частиц
AlNi, что приводит к снижению предела текучести. Такое снижение прочности,
наблюдаемое в данной работе, может быть связано с малым размером расчетной
ячейки и, как следствие, малыми частицами B2. Но после лазерного сплавления
порошкового слоя частицы B2 имеют диаметр не менее сотен нанометров [199],
что трудно реализовать в рамках МД-исследования из-за ограничений по раз­
мерам расчетной ячейки. Однако понимание влияния таких интерметаллидных
соединений в ГЗ рассмотренных моделей на механизмы деформации может по­
мочь в прогнозировании и анализе деформационного поведения НК ВЭСов с
сегрегацией AlNi по ГЗ.
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3.2 Контроль дефектной структуры и упорядочения НК ВЭСов
путем их химической модификации

В данном разделе изучается влияние химического состава на энергию де­
фекта упаковки в ВЭСах системы Cr-Fe-Co-Ni, а также рассматривается во­
прос возможности контроля упорядочения путем изменения химического соста­
ва среднеэнтропийных сплавов на на основе Cr-Co-Ni.

3.2.1 Описание МД моделей для многокомпонентных сплавов
Cr-Fe-Co-Ni и Cr-Co-Ni

Расчет энергии обобщенного дефекта упаковки и испытание на рас­
тяжение ВЭСов системы Cr-Fe-Co-Ni

Взаимодействие между атомами в ВЭСах системы Cr-Fe-Co-Ni описыва­
ется модифицированным потенциалом по методу погруженного атома [236], ко­
торый достаточно широко используется для изучения механизмов деформации
в сплавах данной системы [237; 238].

Расчет энергии обобщенного дефекта упаковки, 𝛾𝐺𝑆𝑇 , проводится при тем­
пературе 0 K с использованием ячеек размером 275 × 22 × 275Å. Оси 𝑥, 𝑦 и 𝑧

ориентированы вдоль направлений [112], [111] и [110], соответственно. Вдоль
осей 𝑥 и 𝑧 накладываются периодические граничные условия, в то время как
вдоль оси 𝑦 используются свободные поверхности.

Затем выбираются пять составов сплавов системы Cr-Fe-Co-Ni с замет­
но отличающимися кривыми 𝛾𝐺𝑆𝑇 для испытаний на одноосное растяжение.
Ячейки для моделирования растяжения (Рис. 3.13(а)) имеют размеры 180 ×
370× 180Å и ориентированы вдоль осей аналогично ячейке, используемой для
расчета 𝛾𝐺𝑆𝑇 . В данном случае вдоль всех трех ортогональных направлений
накладываются периодические граничные условия.
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Рисунок 3.13 — (a) МД ячейка, используемая для моделирования одноосной
растягивающей деформации ВЭСов системы Cr-Fe-Co-Ni; (b) cхематическая
кривая 𝛾𝐺𝑆𝑇 с вставками, иллюстрирующими идеальную ГЦК структуру,
внутренний дефект упаковки (ISF), внешний дефект упаковки (ESF) и

деформационный двойник (TW).

На Рис. 3.13(b) схематически показана кривая энергии обобщенного де­
фекта упаковки 𝛾𝐺𝑆𝑇 для металлов с ГЦК структурой. Как видно, деформация
здесь начинается с внутреннего дефекта упаковки, затем формируется внешний
дефект упаковки и, наконец, возникает деформационный двойник. Минимумы
характеризуют энергию внутреннего дефекта упаковки, 𝛾𝐼𝑆𝐹 , внешнего дефек­
та упаковки, 𝛾𝐸𝑆𝐹 , и деформационного двойника, 𝛾𝑇𝑊 . При этом максимумы
на кривой 𝛾𝐺𝑆𝑇 (𝛾𝑈𝐼 , 𝛾𝑈𝐸 и 𝛾𝑈𝑇 ) определяют соответствующие энергии для
введения этих дефектов. В данном случае 𝛾𝑈𝐼 соответствует энергии 𝛾𝑈𝑆𝐹 на
Рис. 3.12.

Для введения внутреннего дефекта упаковки все атомы выше определен­
ной фиксированной плоскости (111) смещаются вдоль направления [112]. Пол­
ное смещение соответствует одному вектору Бюргерса частичной дислокации
Шокли, который равен 𝐵𝑣 = 𝑎0/6 < 112 >= 𝑎0/6 где 𝑎0 постоянная решетки.
Далее внутренний дефект упаковки преобразуется во внешний путем удержа­
ния всех атомов под соседней плоскостью (111) сверху в неподвижном состоя­
нии. При этом атомы выше вновь смещаются на один вектор Бюргерса 𝐵𝑣 в
направлении [112]. При фиксировании атомов ниже следующей сверху плоско­
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Рисунок 3.14 — Ячейки моделирования, используемые для расчета параметров
Уоррена-Каули (a) и деформации сплавов одноосным растяжением (b).

сти (111) и смещении всех верхних атомов на еще один вектор Бюргерса 𝐵𝑣

формируется деформационный двойник.
Перед одноосной деформацией сплавов пяти выбранных составов при

300 К в направлении 𝑦 энергия минимизируется и проводится релаксация ма­
териалов при 300 К в изотермически-изобарическом ансамбле в течение 60 пс.
Cкорость деформации составляет 5×108 с−1. Напряжения по осям 𝑥 и 𝑧 выдер­
живаются равными 0 Па.

Анализ ближнего порядка в сплавах Cr-Co-Ni

Для описания взаимодействия атомов в сплавах Cr-Co-Ni используется
многочастичный потенциал по методу встроенных атомов [235], который хоро­
шо себя зарекомендовал, например для расчета энергии когезии, энергии де­
фекта упаковки, упругих констант, а также в исследовании зарождения дисло­
каций [239—241].

На Рис. 3.14(a,b) показаны вычислительные ячейки, использованные для
расчета параметров Уоррена-Каули и для тестирования сплавов на растяжение,
соответственно. В первом случае ячейка содержит примерно 42000 атомов, а
во втором – 237000 атомов.

Влияние химического состава на ближний порядок анализируется с помо­
щью гибридного метода МК/МД, описанного ранее в разделе 3.1.1. В данном
случае тоже сперва энергия сплавов минимизируется с помощью алгоритма
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Таблица 5 — Значения 𝛾𝐼𝑆𝐹 , 𝛾𝐸𝑆𝐹 , 𝛾𝑇𝑊 , 𝛾𝑈𝐼 , 𝛾𝑈𝐸 и 𝛾𝑈𝑇 в мДж/м2 для
сплавов, выбранных для моделирования одноосной растягивающей
деформации.

Сплав 𝛾𝐼𝑆𝐹 𝛾𝐸𝑆𝐹 𝛾𝑇𝑊 𝛾𝑈𝐼 𝛾𝑈𝐸 𝛾𝑈𝑇

CrFeCoNi -28,9 -19,0 -8,5 315,7 306,9 314,0
(FeCoNi)90Cr10 -8,4 4,9 14,8 309,4 316,3 329,2
(CrCoNi)90Fe10 -25,8 -16,3 -8,1 372,7 372,1 378,1
(CrFeNi)90Co10 -33,9 -22,7 -12,4 257,1 245,4 257,5
(FeCrCo)90Ni10 -60,2 -49,0 -37,1 282,1 264,1 276,3

сопряженного градиента и материалы термически уравновешивается в изотер­
мически-изобарическом ансамбле при 300 K в течение 50 пс. В течение каждой
итерации при одной и той же температуре осуществляется 15000 перестановок
атомов согласно критерию Метрополиса [208]. Всего выполняется 250000 пе­
рестановок. Между каждой перестановкой атомов структура релаксируется в
течение 1 пс в изотермически-изобарическом ансамбле. Методика расчета пара­
метра Уоррена-Каули, WCP, описана выше в разделе 3.1.1.

Перед деформацией образцов после релаксации методом МК/МД энергия
минимизируется и термически уравновешивается при 300 K в течение 60 пс.
Скорость деформации при растяжении до 30% составляет 5× 108 с−1.

3.2.2 Влияние энергии обобщенного дефекта упаковки 𝛾𝐺𝑆𝑇 на
деформационное поведение ВЭСов

В Таб. 5 приведены значения 𝛾𝐼𝑆𝐹 , 𝛾𝐸𝑆𝐹 , 𝛾𝑇𝑊 , 𝛾𝑈𝐼 , 𝛾𝑈𝐸 и 𝛾𝑈𝑇 для спла­
вов, выбранных для изучения влияния характера 𝛾𝐺𝑆𝑇 на деформационное по­
ведение ВЭСов при растяжении. Расчеты показали, что среди этих сплавов
(FeCoNi)90Cr10 и (FeCrCo)90Ni10 имеют самые высокие и самые низкие значе­
ния 𝛾𝐼𝑆𝐹 , 𝛾𝐸𝑆𝐹 и 𝛾𝑇𝑊 , соответственно. Что касается 𝛾𝑈𝐼 , 𝛾𝑈𝐸 и 𝛾𝑈𝑇 , то они
максимальны для (CrCoNi)90Fe10, в то время как для (CrFeNi)90Co10 они самые
низкие.

Кривые зависимости напряжения от деформации для этих пяти сплавов
представлены на Рис. 3.15 . Столь высокие напряжения по сравнению с экспе­
риментальными результатами объясняется очень высокими скоростями дефор­
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Рисунок 3.15 — Кривые зависимости напряжения от деформации для
исследуемых сплавов

Таблица 6 — Значения 𝜎𝑦, 𝜀𝑦 и 𝜎𝑓 , полученные при одноосном растяжении
сплавов выбранного состава.

Сплав 𝜎𝑦 (ГПа) 𝜀𝑦 (%) 𝜎𝑓 (ГПа)
CrFeCoNi 15,8 8,6 6,3

(FeCoNi)90Cr10 15,9 8,3 5,6
(CrCoNi)90Fe10 18,1 9,5 7,3
(CrFeNi)90Co10 13,9 7,9 5,0
(FeCrCo)90Ni10 15,1 8,5 7,0

мации, а также небольшими и бездефектными ячейками моделирования. Все
рассматриваемые сплавы имеют упругую стадию, когда напряжение пропор­
ционально деформации. При достижении точки текучести ВЭСы переходят в
пластическую стадию. При этом с увеличением деформации напряжение сперва
резко падает, а затем сохраняется на стабильном уровне, которое соответствует
напряжению течения.

Полученные значения предела текучести 𝜎𝑦, соответствующие деформа­
ции 𝜀𝑦, а также напряжения течения 𝜎𝑓 для этих ВЭСов приведены в Таб. 6.
Как видно, наибольший 𝜎𝑦 у (CrCoNi)90Fe10. Значение 𝜎𝑓 для рассматриваемых
сплавов уменьшаются в следующем порядке: (CrCoNi)90Fe10, (FeCrCo)90Ni10,
CrFeCoNi, (FeCoNi)90Cr10 и (CrFeNi)90Co10. (FeCoNi)90Cr10 и CrFeCoNi имеют
схожие 𝜎𝑦 и соответствующие деформации 𝜀𝑦.
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Рисунок 3.16 — (a) Зависимость предела текучести ВЭСов различного состава
𝜎𝑦 от энергии образования дефекта упаковки 𝛾𝑈𝐼 ; (b) изменение 𝛾𝑈𝐼 в сплаве

Cr20Fe𝑎Co𝑏Ni𝑐 с неизменной концентрацией Cr.

Из Рис. 3.16(а) видно, что для исследуемых ВЭСов существует линейная
зависимость между 𝜎𝑦 и 𝛾𝑈𝐼 . Предел текучести возрастает с увеличением 𝛾𝑈𝐼 .
Интересно. что уменьшение содержания Co и Ni приводит к уменьшению 𝛾𝑈𝐼 ,
в то время как уменьшение содержания Fe приводит к существенному возрас­
танию этой энергии. Расчеты показали, что содержание Cr слабо влияет на
значение 𝛾𝑈𝐼 , но эта энергия максимальна 20 ат.% Cr. Поэтому была постро­
ена диаграмма (Рис. 3.16(b)), показывающая как изменяется 𝛾𝑈𝐼 для сплавов
Cr20Fe𝑎Co𝑏Ni𝑐 при фиксированном содержании Cr (20%). Видно, что 𝛾𝑈𝐼 наи­
более высокая при низком содержании Fe и высоком содержании Co. Следует
отметить, что это наблюдение хорошо согласуется с результатами эксперимен­
тальных данных [242].

Что касается напряжения течения, то энергии 𝛾𝑈𝐼 , 𝛾𝑈𝐸 и 𝛾𝑈𝑇 должны
быть достаточно высокими, чтобы дефекты структуры были стабильными и
могли способствовать высокому напряжению течения. Это однако не выполня­
ется в случае ВЭСа (CrFeNi)90Co10. В этом случае наблюдается наименьшие
значения 𝛾𝑈𝐼 и напряжения течения. Снижение энергий образования дефектов
упаковки и двойников приведет к нестабильности дефектной структуры. Кро­
ме того, уменьшение 𝛾𝑈𝐼 , 𝛾𝑈𝐸 и 𝛾𝑈𝑇 без изменения энергий 𝛾𝐼𝑆𝐹 , 𝛾𝐸𝑆𝐹 и 𝛾𝑇𝑊

будет способствовать двунаправленной трансформации дефектов, как показано
на Рис. 3.17.
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Рисунок 3.17 — Схематическая иллюстрация влияния энергии образования
дефектов упаковки на механизмы деформации. Снижение 𝛾𝑈𝐸 и 𝛾𝑈𝑇 приводит
к образованию внешних дефектов упаковки и деформационных двойников при

более низких напряжениях. При этом внешний дефект упаковки может
претерпевать двунаправленную трансформацию, во внутренний дефект

упаковки или двойник.

3.2.3 Влияние ближнего порядка на прочность сплавов Cr-Co-Ni

Влияние химического состава на ближний порядок оценивается путем рас­
чета параметров WCP для сплавов Cr-Co-Ni, где процентное содержание каждо­
го составляющего элемента находится в диапазоне от 20 до 60 ат.%. Как видно
из Рис. 3.18 сплав эквиатомного состава демонстрирует явные признаки упоря­
дочения. Отрицательные значения WCP для пары атомов Cr-Co и Ni-Ni указы­
вает на тенденцию к образованию соответствующих кластеров, что находится
в согласии с экспериментальными исследованиями [243]. Результаты, получен­
ные в [244] с помощью атомной зондовой томографии также демонстрируют
кластеризацию Ni-Ni в Cr33Co33Ni33. В то же время положительные значения
WCP для пар Co-Ni и Cr-Ni свидетельствуют о тенденции к удалению Co и Cr
от Ni, соответственно.

Изменение химического состава сильно влияет на параметры Уоррена­
Каули некоторых пар элементов. В то время как изменение WCP для пар Co-Ni,
Cr-Cr и Cr-Ni составляет всего 0,21, 0,50 и 0,51, соответственно, более значитель­
ная разница наблюдается для пар Cr-Co ( 0,67), Co-Co ( 0,82) и Ni-Ni ( 1,46). На
Рис. 3.18(a,b) показаны гистограммы WCP атомных пар Cr-Co и Ni-Ni, соответ­
ственно, для пяти различных составов сплавов. Поскольку параметры Уоррена­
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Рисунок 3.18 — Атомная конфигурация и рассчитанные параметры
Уоррена-Каули (WCP) для эквиатомного сплава Cr33Co33Ni33 до и после

упорядочения.

Рисунок 3.19 — Гистограммы WCP для пар атомов Cr-Co (a) и Ni-Ni (b),
рассчитанные для сплавов Cr20Co80−𝑥Ni𝑥, где (20 ≤ 𝑥 ≤ 60)

Каули практически не зависят от изменения содержания Cr, эти гистограммы
рассчитаны для сплавов с фиксированным количеством Cr, а именно для спла­
вов Cr20Co80−𝑥Ni𝑥 (20 ≤ 𝑥 ≤ 60). Видно, что с увеличением содержания атомов,
участвующих в кластеризации, т. е. Cr и Co для пары Cr-Co и атомов Ni для
пары Ni-Ni, уменьшается тенденция к образованию этих кластеров.

Исходя из этих результатов, очевидно, что химический состав сильно вли­
яет на упорядочение, и последнее может контролироваться путем модификации
состава сплава.

Сравнительный анализ результатов, полученных при одноосном растя­
жении сплавов различного состава до и после упорядочения, показал, что
материалы с упорядоченной структурой демонстрируют большую прочность.
На Рис. 3.20(a) приведены кривые зависимости напряжения от деформации
при одноосном растяжении сплавов трех различных составов: Cr33Co33Ni33,
Cr25Co25Ni50 и Cr25Co50Ni25. Независимо от распределения атомов в структуре,
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Рисунок 3.20 — Деформационное поведение сплавов Cr-Co-Ni при растяжения:
(a) кривые зависимости напряжения от деформации для Cr33Co33Ni33,

Cr25Co25Ni50 и Cr25Co50Ni25 до и после упорядочения; (b) графики
зависимости предела текучести от 𝛾𝑈𝐼 для исследованных сплавов.

Упорядоченные сплавы обозначены на рисунке как "БП"(от "ближний
порядок"), а неупорядоченные, — "без БП"

Cr25Co50Ni25 демонстрирует самый высокий предел текучести, что согласуется
с результатами эксперимента, где было показано, что увеличение содержания
Co способствует росту предела текучести для сплавов на основе CrCoNi [242].

На Рис. 3.20(b) видно что предел текучести сплавов почти линейно зави­
сит от энергии образования внутреннего дефекта упаковки 𝛾𝑈𝐼 , рассчитанной с
помощью процедуры, описанной выше. Однако это работает только когда упо­
рядоченные и неупорядоченные структуры рассматриваются по отдельности.
Очевидно это обусловлено различием в механизме зарождения дислокаций при
деформации.

Не только химический состав, но и упорядочение существенно влияет на
эволюцию дислокационной структуры в процессе пластической деформации
(Рис. 3.21). Повышение прочности за счет упорядочения объясняется умень­
шением числа локальных минимумов 𝛾𝑈𝐼 при формировании кластеров упоря­
доченной структуры, которое ведет к повышению напряжения течения. Кроме
того, анализ структуры показал, что кластеры Ni-Ni могут задерживать сколь­
зящие дислокации. Это, наряду с присутствующими в структуре сидячими дис­
локациями, способствует дополнительному деформационному упрочнению.
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Рисунок 3.21 — Стратегии, позволяющие повысить прочность и
деформационное упрочнение в сплавах Cr-Co-Ni.

Таким образом, результаты доказывают возможность контроля ближнего
порядка, влияющего на прочность и деформационное упрочнение, путем хими­
ческой модификации многокомпонентных сплавов.

3.3 Выводы по главе 3

В разделе исследовано упорядочения и формирование сегрегаций в НК
ВЭСах на основе Co-Cr-Fe-Ni. Релаксация сплава CoCrFeNi приводит к сегрега­
ции Cr и Fe в ГЗ, в то время как в ВЭСе с добавлением Al (Al(8 ат.%)-CoCrFeNi)
эта процедура способствует формированию ЗГ сегрегаций Al и Fe и образова­
нию интерметаллидных соединений Fe3Al с решеткой D022.

Cегрегация элементов в ГЗ преимущественно диктуется степенью искаже­
ния решетки, вызванной разницей в атомных размерах составляющих элемен­
тов, а также типом ГЗ, в то время как образование кластеров Fe3Al определя­
ется низкой энтальпией смешения пары элементов Fe-Al.
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Обнаружено, что соединения Fe3Al имеют повышенную энергию дефекта
упаковки по сравнению с рассматриваемыми ВЭСами со случайным располо­
жением атомов. Напряжение, необходимое для зарождения частичных дисло­
каций Шокли в ВЭСе с такими соединениями выше, что повышает прочность
НК сплава.

ЗГ сегрегации, особенно образованные атомами Al, подавляет движение
ГЗ и задерживает ЗГП, стабилизируя структуру.

Анализ влияния интерметаллидных соединений AlNi в ГЗ на поведение
ВЭСов в процессе сдвиговой деформации при 300 K показал, что такие частицы
облегчают пластическую деформацию за счет активного ЗГП из-за аморфиза­
ции структуры вблизи границы раздела B2/ГЦК. Это приводит к снижению
предела текучести сплава по сравнению с другими рассмотренными материала­
ми.

Вычисление энергии обобщенного дефекта упаковки помогает объяснить
эволюцию дефектной структуры и механизмы деформации НК ВЭСов, а также
выбрать оптимальный состав сплавов с улучшенными прочностными характе­
ристиками.

Степень упорядочения можно контролировать модификацией химическо­
го состава слава, что важно при разработке новых НК ВЭСов. Увеличение
содержания атомов, участвующих в кластеризации, подавляет тенденцию к об­
разованию соответствующих кластеров.
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Глава 4. Вклад ГЗ и наночастиц в прочностные свойства
жаропрочных НК ВЭСов

Данная глава посвящена изучению влияния сетки ГЗ и химического со­
става на процесс упорядочения жаропрочных НК ВЭСов. Также затрагивается
вопрос влияния формирующихся нанокогерентных частиц на деформационное
поведение данных НК ВЭСов. Моделирование проводится на бикристалличе­
ских и поликристаллических моделях.

4.1 Ближний порядок в бикристаллах ВЭСов TiNbZrV, TiNbZrTa
и TiNbZrHf

4.1.1 Материал исследования и процесс моделирования

Рассматриваются ВЭСы с тремя различными эквиатомными составами, а
именно ZrTiNbV, ZrTiNbTa и ZrTiNbHf. Моделирование проводится для МД­
модели в форме бикристалла (Рис. 4.1), заполненного примерно 50000 атомами
элементов соответствующего сплава. Атомы распределены в исходном состоя­
нии случайным образом и формируют в бикристалле ОЦК структуру. ВЭСы
ZrTiNbV, ZrTiNbTa и ZrTiNbHf со случайным распределением атомов будут
далее обозначаться как M1ну, M2ну и M3ну, соответственно. Размеры бикри­
сталла составляют около 18,0 × 20,0 × 2,8 нм3 по осям x, y и z, соответственно.

Для построения бикристалла применяется стандартный метод получения
ГЗ с использованием решетки совпадающих узлов [245; 246]. Две низкоэнергети­
ческие симметричные ГЗ наклона Σ3(112) вводятся в бездефектный материал с
ОЦК структурой. При этом направления [111], [112] и [110] этого кристалла ори­
ентированы вдоль осей x, y и z расчетной ячейки, соответственно. Бикристалл
получается путем вращения верхней части монокристалла на 70,53° вокруг оси
z. Одна из ГЗ расположена в центре построенного бикристалла, а вторая – на
границе между его верхней и нижней гранями, перпендикулярными направле­
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Рисунок 4.1 — Исходная конфигурация бикристалла с ГЗ наклона
Σ3(112)[110].

нию y, при наложении периодических граничных условий вдоль этого направ­
ления (Рис. 4.1).

Для получения релаксированной структуры исходных сплавов M1ну,
M2ну и M3ну, как и в предыдущих случаях, проводится комбинированное
МК/МД-моделирование. Данная процедура включает в себя одновременную
перестановку атомов в соответствии с описанным выше МК-подходом (раз­
дел 3.1.1) и МД-термализацию путем интегрирования уравнений движения
Ньютона.

Перед началом моделирования энергию бикристаллов M1ну, M2ну и M3ну
минимизируют методом сопряженного градиента, и далее они выдерживаются
при комнатной температуре в течение 40 пс при нулевых нормальных и каса­
тельных напряжениях. Шаг по времени равен 1 фс, вдоль осей x, y и z наложены
периодические граничные условия.

Для каждой пары рассматриваемых элементов МК/МД-моделирование
проводилось в течение 50 циклов, при этом выполняется в общей сложности
100000 перестановок атомов. После каждого МК-цикла выполняется процедура
МД-термализации в течение 20 пс. В дальнейшем сплавы ZrTiNbV, ZrTiNbTa и
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ZrTiNbHf, подвергнутые такой релаксации, будут также обозначаться как M1у,
M2у и M3у, соответственно.

Последующая деформация путем растяжения проводится для бикристал­
лов сплавов M1ну, M2ну, M3ну, M1у, M2у и M3у при комнатной температуре
(300 K) и скорости деформации 1,0 × 108 с−1. При растяжении, все компоненты
напряжений, кроме 𝜎𝑦𝑦, контролируются равными нулю. Деформирование осу­
ществляется до 𝜀𝑦𝑦 = 0,20. Межатомные силы в ВЭСах ZrTiNbV и ZrTiNbTa
описываются модифицированным многочастичным потенциалом по методу по­
груженного атома (MEAM), разработанным Нитолом с соавторами [247], а для
ВЭСа ZrTiNbHf силы определяются MEAM-потенциалом Хуанга [248].

4.1.2 Упорядочение в ВЭСах ZrTiNbV, ZrTiNbTa и ZrTiNbHf

На Рис. 4.2 приведены диаграммы значений параметра Уоррена Каули,
WCP, для возможных атомных пар в релаксированных ВЭСах M1у, M2у и M3у,
рассчитанных с использованием метода, описанного в разделе 3.1.1. Упорядоче­
ние при релаксации M1у приводит к образованию конгломератов или сегрега­
ций атомов Zr или Nb, также в структуре наблюдаются кластеры V-Ti. Однако
в процессе МК/МД релаксации атомы Nb не образуют химических связей с Ti
или Zr, то же наблюдается и для атомов V. Остальные атомные комбинации в
этом сплаве распределены в структуре практически случайным образом. Что
касается ВЭСа M2o, то для атомов Ta и Zr наблюдается сильное химическое
упорядочение, однако кластеры Ta и Zr отдалены друг от друга, поскольку
значение WCP для пары Ta-Zr положительно. Аналогичная тенденция просле­
живается для атомных пар Ta-Ti и Nb-Zr, в то время как остальные атомные
комбинации распределены в структуре случайным образом. В M3ну происходит
упорядочение атомов Zr и, особенно, Nb, и, согласно рассчитанным значениям
WCP, отдельные конгломераты этих элементов имеют тенденцию располагать­
ся удаленно друг от друга. Кроме того, здесь можно обнаружить некоторую
кластеризацию атомов Hf.

На Рис. 4.3 показано распределение атомов в ВЭСах M1у (а), M2у (b) и
M3у (c) после циклов МК/MД релаксации. Эти структуры хорошо согласуют­
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Рисунок 4.2 — Значения параметра Уоррена Каули, WCP, для различных
атомных пар ВЭСов M1у (а), M2у (b) и M3у (c), полученные после 50 циклов

MК/MД релаксации.
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Рисунок 4.3 — Атомные структуры ВЭСов после МК/MД релаксации

ся с рассчитанными значениями WCP (Рис. 4.2). Для всех материалов наблю­
дается образование упорядоченных кластеров. Как M1у, так и M3у, содержат
кластеры, образованные преимущественно атомами Zr или Nb; однако размер
кластеров в M3у меньше. В в отличие от этих двух составов, упорядоченные
кластеры Nb в M2у не наблюдаются, но здесь легко обнаружить отдельные
конгломераты атомов Ta или Zr. В отличие от кластеров в двух других спла­
вах эти структурные элементы заметно крупнее. В M1у видны также участки
с упорядоченной структурой, обогащенной атомами Ti и V. Из-за низкой эн­
тальпии смешения Ta и Zr к Ti и Nb, соответственно (Рис. 4.2), последние в
M2у стремятся образовать межфазные сегрегации на границе кластеров Ta и
Zr. На рисунке хорошо видно как ряды атомов Nb примыкают к кластерам Ta,
а прослойка атомов Ti – к кластерам Zr. Важно, что в M3у, в отличие от двух
других составов, наблюдается образование ЗГ сегрегаций Ti и Zr. При этом от­
носительно нанокластеры Nb располагаются предпочтительно в зернах вдали
от границ.

4.1.3 Влияние упорядочения на прочность

Для выявления влияния ближнего порядка на деформационное поведе­
ние рассматриваемых сплавов было проведено моделирование растяжения для
релаксированных ВЭСов (M1у, M2у и M3у) и для соответствующих сплавов
без предварительной MК/MД релаксации (M1ну, M2ну и M3ну). На Рис. 4.4
представлены кривые деформации, полученные при растяжении при темпера­
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Рисунок 4.4 — Кривые деформации, полученные при растяжении сплавов.

Таблица 7 — Предел текучести, 𝜎𝑦, и деформация текучести, 𝜀𝑦, ВЭСов.
ВЭС 𝜎𝑦 (ГПа) 𝜀𝑦
M1ну 7,019 0,084
M1у 9,081 0,103
M2ну 5,902 0,078
M2у 4,399 0,051
M3ну 3,561 0,033
M3у 4,927 0,051

туре 300 К бикристаллов до и после МК/МД релаксации. В Таб. 7 приведены
соответствующие значения предела текучести, 𝜎𝑦, и соответствующей дефор­
мации, 𝜀𝑦, ВЭСов. Видно, как химический состав, так и распределение атомов
в материале существенно влияют на деформационное поведение сплавов. Если
при случайном распределении атомов предел текучести сплавов уменьшается в
последовательности M1ну→M2ну→M3ну, то для упорядоченных структур эта
последовательность меняется на M1у→M3у→M2у. Прочность М1у и М3у вы­
ше, чем у М1ну и М3ну, соответственно, в то время как для сплава ZrTiNbTa
ситуация обратная: упорядочение приводит к уменьшению предела текучести.

Чтобы понять разницу в деформационном поведении ВЭСов, далее про­
водится анализ эволюции структуры при растяжении упорядоченных и неупо­
рядоченных образцов сплавов.

При растяжении как M1ну, так и M1у (Рис. 4.5) в матрице с ОЦК структу­
рой сначала появляются случайно распределенные участки с ГЦК структурой.
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Рисунок 4.5 — Эволюция структуры при деформации бикристаллов M1ну и
M1у. Атомы ОЦК, ГЦК, ГПУ и неупорядоченной структур показаны здесь
синим, зеленым, красным и серым цветами, соответственно. Кроме того, в

нижнем ряду рисунка, для образца M1у, деформированного на 10%, выделены
атомы ГЦК фазы и указаны их процентные содержания в сплаве.
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Рисунок 4.6 — Эволюция структуры при деформации бикристаллов M2ну и
M2у.

Рисунок 4.7 — (a) Дислокационная структура бикристалла M2ну при
𝜀𝑦𝑦=0,15; (b) распределение атомов в аморфной и кристаллической областях в

деформированном бикристалле M2у.
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Рисунок 4.8 — Эволюция структуры при деформации бикристаллов M3ну и
M3у.

Следует отметить, что в упорядоченном материале эта новая фаза формирует­
ся предпочтительно в областях, обогащенных Zr. Как видно из изображения в
нижнем ряду Рис. 4.5, доля атомов Zr в ГЦК фазе составляет 45,2%. Однако
при дальнейшей деформации области с ГЦК структурой в обоих сплавах ис­
чезают, что свидетельствует о нестабильности этой фазы. Это сопровождается
резким падением напряжений. Снятие напряжений в структуре M1ну проис­
ходит по механизму деформационного двойникования, в то время как в М1у
образование двойников не наблюдается. Вместо этого, при повышенных напря­
жениях, из одной из ГЗ испускается полоса сдвига, которая проходит через
весь бикристалл, пересекая вторую ГЗ, что приводит к релаксации материала
(Рис. 4.4).

Ранее экспериментально было выявлено формирование деформационных
двойников в некоторых тугоплавких ОЦК ВЭСах [249]. Обычно процесс двой­
никования в ОЦК металлах начинается с испускания из ГЗ частичных дисло­
каций с последующим их распространением внутрь зерен. Такие дислокации
могут быть получены из полных дислокаций 1/2111, лежащих в плоскостях
112 [250]. Следует отметить, что в данной работе некоторое количество дисло­
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каций 1/2111 наблюдается в областях ГЗ M1ну. Считается, что процесс двой­
никования может повысить пластичность. Однако нанокластеры V-Ti и Nb, по
всей видимости, способны подавлять активность дислокаций и, как следствие,
затруднять образование двойников в структуре M1у (Рис. 4.2(а)).

В отличие от предыдущего случая, в ZrTiNbTa механизм двойникования
доминирует в случае упорядоченной структуры (Рис. 4.6). Это говорит о том,
что химическая неоднородность также может способствовать образованию двой­
ников. В начале деформации кластеры атомов Zr в M2у претерпевают фазовый
переход от ОЦК фазы в ГЦК фазу. При этом первые двойники зарождаются
именно в ГЦК-областях, расположенных в основном в вблизи ГЗ. По мере де­
формации двойники становятся шире и распространяются на соседние зерна.
Этот процесс сопровождается исчезновением ГЗ и заполнением структуры по­
лосами широких двойников, ориентированных перпендикулярно плоскости xz.
На более поздних стадиях деформации при растяжении наблюдается аморфи­
зация областей обогащенных атомами Zr, в то время как твердые кластеры
атомов Ta не проявляют такого поведения (Рис. 4.7(b)). Когда атомы сплава
распределены случайным образом (M2ну), растягивающая нагрузка на первых
этапах приводит к значительному искажению решетки. С дальнейшей деформа­
цией активность дислокаций возрастает, что способствует повороту решетки и
фрагментации исходных зерен. Границы таких фрагментов формируются пред­
почтительно сидячими краевыми дислокациями < 100 > и полными винтовыми
дислокациями 1/2 < 111 > (Рис. 4.7(a)). Подобное деформационное поведение
было ранее описано для НК ОЦК Fe в работе [251].

В ZrTiNbHf, независимо от типа распределения атомов, основным меха­
низмом деформации является переход ОЦК фазы в ГПУ фазу, который вызван
действием напряжений (Рис. 4.8). Ранее сообщалось, что добавление Hf снижа­
ет стабильность ОЦК структуры ВЭСов [252]. В данном случае деформация
сплава с Hf начинается с образования дефектов упаковки. В упорядоченном
сплаве M3у первые дефекты упаковки начинают распространяться из ГЗ, обо­
гащенных атомами Ti и Zr, как упоминалось ранее, а в M3ну они формируются
преимущественно внутри зерен. Дислокационный анализ показывает наличие
множества частичных дислокаций Шокли 1/6 < 112 > и нескольких сидя­
чих дислокаций Хирта 1/3 < 100 > , разделяющих домены деформированной
структуры. По-видимому, кластеры Nb, беспорядочно распределенные внутри



168

зерен бикристалла M3o, препятствуют зарождению дислокаций, что приводит к
более высоким значениям предела текучести и деформации текучести по срав­
нению с M3r (Таб. 7). Именно поэтому в M3y первые дефекты упаковки за­
рождаются в областях ГЗ. Дальнейшее растягивающее нагружение приводит к
переходу фрагментированных областей, заполненных дефектами упаковки, об­
ратно в ОЦК структуру с различными кристаллографическими ориентациями.
В дальнейшем такие участки могут претерпевать фазовые превращения с обра­
зованием ГПУ структуры. Однако эта фаза не является стабильной, особенно
в упорядоченной структуре, в связи с чем наблюдается обратный переход от
ГПУ к ОЦК.

4.2 Ближний порядок в НК ВЭСах системы Nb-Ta-Hf-Zr

4.2.1 Описание модели

Для изучения упорядочения используются две различные расчетные ячей­
ки кубической формы, а именно монокристаллическая модель (Рис. 4.9(a)) и
поликристаллический образец с наноразмерными зернами (Рис. 4.9(b)). Моно­
кристалл ВЭСов (NbTa)𝑋-Hf𝑌 -Zr𝑍 (X=100-Y-Z) включает 14000 атомов. Содер­
жание атомов Hf и Zr в рассматриваемых сплавах может меняться от 5 ат.% до
45 ат.%, а концентрация NbTa – от 50 ат.% до 90 ат.% (т.е. от 25 ат.% и 45 ат.%
для каждого типа элементов).

В случае НК модели рассматриваются четыре различных состава, а имен­
но (NbTa)50-Hf25-Zr25, (NbTa)50-Hf5-Zr45, (NbTa)50-Hf45-Zr5 и (NbTa)90-Hf5-Zr5.
Образцы имеют размер 13 нм × 13 нм × 13 нм и включают в себя 102000
атомов.

Ближний порядок изучается как для монокристаллических, так и для НК
образцов, а его влияние на деформационное поведение при растяжении рассмат­
ривается только для четырех НК сплавов различного состава. Межатомные
силы в рассматриваемых материалах описываются модифицированным потен­
циалом по методу погруженного атома, разработанным Хуангом и др. [248].
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Рисунок 4.9 — (a) Слева приведена атомная структура монокристалла в
исходном состоянии (пример приведен для (NbTa)50-Hf25-Zr25). Справа атомы
структуры закрашены согласно анализу координации атомов. (b) Атомные

структуры для НК (NbTa)50-Hf25-Zr25 до и после MК/MД релаксации. Снизу
соответствующая структура после применения анализа координации атомов. В
последнем случае серые участки наблюдаются преимущественно в области ГЗ.
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Рисунок 4.10 — Уменьшение средней потенциальной энергии на атом с
циклами MК/MД релаксации для ряда монокристаллов (a) и четырех

рассмотренных НК сплавов (b).

Процедура релаксации материала включает в себя одновременную пе­
рестановку атомов с использованием метода МК и МД-термализацию при
1000 К путем интегрирования классических уравнений движения Ньютона. Пе­
ред MК/MД релаксацией энергия исследуемых материалов минимизируется ме­
тодом сопряженного градиента, и далее они выдерживаются в течение 50 пс
при 1000 К и нулевых компонентах напряжений с применением изотермическо­
изобарического ансамбля. Временной шаг моделирования 1 фс, периодические
граничные условия накладываются вдоль ортогональных осей x, y и z. Замена
атомов одного типа на атомы другого типа осуществляется с помощью проце­
дуры, основанной на критерии Метрополиса, описанной в работе ранее.

Релаксация монокристаллического образца выполняется на протяжении
80 MК/MД циклов. Каждый цикл включает 12000 перестановок атомов, за
которым следует MД-термализация в течение 5000 фс. Всего для каждого со­
става выполняется 960000 перестановок атомов. Как и в случае с монокристал­
лическими образцами, для НК образцов моделирование MК/MД релаксации
проводится при температуре 1000 K, но в течение более длительного периода
времени, а именно в течение 100 циклов, так как для достижения устойчивого
состояния более крупного образца требуется большее количество атомных об­
менов (Рис. 4.10). Для каждого НК сплава в процессе релаксации выполняется
1200000 перестановок атомов. Как и в предыдущих случаях, химическое срод­
ство между парами атомов в ВЭСах после MК/MД релаксации оценивается
путем вычисления параметра Уоррена-Каули, WCP.
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Последующие испытания на растяжение проводятся на образцах НК
ВЭСов до MК/MД релаксации, когда атомы распределены случайным обра­
зом, и на соответствующих сплавах после релаксации. Деформация осуществ­
ляется при 1000 K до растяжения на 20%. Образцы нагружаются вдоль оси x
(Рис. 4.9(b)) в изотермическо-изобарическом ансамбле со скоростью дефор­
мации 5 × 109 с−1. Периодические граничные условия накладываются вдоль
осей x, y и z.

4.2.2 Ближний порядок в монокристаллических и НК образцах

На Рис. 4.11 видно, что при релаксации монокристаллических образцов с
помощью MК/MД моделирования атомные пары Zr-Ta, Zr-Nb, Ta-Hf, Nb-Hf не
склонны к образованию химических связей друг с другом (верхние два ряда),
в то время как атомы Ta и Nb демонстрируют относительно высокое хими­
ческое сродство с атомами того же типа элементов, образуя соответствующие
кластеры (нижний ряд). Первый случай характеризуется положительным WCP
(красный цвет), в то время как во втором случае параметр отрицательный (си­
ний цвет). Для этих атомных пар изменение состава сплава влияет на WCP
очень незначительно.

В то же время для атомных пар Zr-Zr, Hf-Hf, Zr-Hf и Nb-Ta состав су­
щественно влияет на способность к кластеризации соответствующих атомов
(Рис. 4.12(a)). Видно, что элементы в атомных парах Zr-Zr, Hf-Hf, Zr-Hf склонны
к образованию химических связей друг с другом при более высоком содержа­
нии Nb и Ta. В то же время при меньшем содержании последних значение WCP
для этих пар возрастает, что свидетельствует об уменьшении способности к об­
разованию кластеров. Также хорошо видно по распределению атомов Nb и Ta
на Рис. 4.12(b), что с уменьшением их доли в сплаве кластеры упорядоченной
структуры NbTa образуются с большей вероятностью.

На Рис. 4.13 приведены WCP диаграммы, полученные для всех
возможных пар элементов, входящих в рассматриваемые НК сплавы
(Рис. 4.9(b)), а именно (NbTa)50-Hf25-Zr25, (NbTa)50-Hf5-Zr45, (NbTa)50-Hf45-Zr5
и (NbTa)90-Hf5-Zr5, в сравнении со значениями для соответствующих монокри­
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Рисунок 4.11 — WCP диаграммы для различных атомных пар
монокристаллических образцов после их MК/MД релаксации в зависимости

от состава.
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Рисунок 4.12 — (a) WCP диаграммы для пар Zr-Zr, Hf-Hf, Zr-Hf и Nb-Ta в
монокристаллических образцах после MК/MД релаксации в зависимости от

состава. (b) Распределение атомов Nb (синий цвет) и Ta (желтый цвет) в
ВЭСах (NbTa)50-Hf25-Zr25 и (NbTa)90-Hf5-Zr5.
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Рисунок 4.13 — WCP для монокристаллических и поликристаллических (без
учета сети ГЗ) ВЭСов после MК/MД релаксации.

сталлических образцов (Рис. 4.9(a)). В случае поликристаллов значения WCP
рассчитываются только для зерен, а ГЗ не учитываются. Как видно, рассчитан­
ные параметры для некоторых атомных пар существенно отличается в случае
монокристаллических и НК образцов. Особенно это заметно в случае атомных
пар Zr-Zr, Nb-Nb, Ta-Ta, Nb-Ta и Hf-Hf; значения WCP становятся более отри­
цательными для НК материалов. Аналогичная тенденция наблюдается и для
пары Ta-Hf, для которой параметр уменьшается, но остается положительным.
Очевидно, что такое различие связано с наличием в НК материалах плотной
сети ГЗ.

Чтобы понять влияние сети ГЗ на упорядочение при релаксации, анали­
зируется изменение состава внутри зерен и в областях ГЗ для четырех рассмат­
риваемых НК сплавов во время процедуры MК/MД релаксации. На Рис. 4.14
и Рис. 4.15 приведены кривые зависимости концентрации элементов ВЭСов с
циклами релаксации.
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Рисунок 4.14 — Изменение химического состава ВЭСов внутри зерен и в
областях ГЗ в процессе MК/MД релаксации: (NbTa)50-Hf25-Zr25 (a),

(NbTa)50-Hf5-Zr45 (b).

В эквиатомном сплаве (Рис. 4.14(а)) с ростом числа циклов содержание
Ta значительно увеличивается (до 33 ат.%) и уменьшается (до 12,5 ат.%) внутри
зерен и в областях ГЗ, соответственно. Напротив, содержание Nb, Hf и особенно
Zr постепенно возрастает вблизи ГЗ и уменьшается внутри зерен. Аналогичная
тенденция для этих элементов прослеживается и в остальных сплавах, однако
изменение состава до и после релаксации не столь выражено, как для эквиатом­
ного ВЭСа (Рис. 4.14(а), Рис. 4.14(b) и Рис. 4.15). Можно сделать вывод, что
процесс релаксации приводит к обеднению ГЗ атомами Ta, особенно в сплаве
(NbTa)50-Hf25-Zr25, при этом происходит сегрегация в ГЗ атомов Zr, Nb и Hf.
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Рисунок 4.15 — Изменение химического состава ВЭСов внутри зерен и в
областях ГЗ в процессе MК/MД релаксации: (NbTa)90-Hf5-Zr5 (a),

(NbTa)50-Hf45-Zr5 (b).
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Рисунок 4.16 — Кривые деформации ВЭСов при одноосном растяжении:
(NbTa)50-Hf25-Zr25 (a), (NbTa)90-Hf5-Zr5 (b), (NbTa)50-Hf45-Zr5 (c) и

(NbTa)50-Hf5-Zr45 (d) до и после МК/MД релаксации.

4.2.3 Деформационное поведение рассматриваемых НК сплавов

Далее изучается поведение НК материалов при высокотемпературном рас­
тяжении до и после МК/МД релаксации. Как видно из кривых деформации,
приведенных на Рис. 4.16, для всех составов ВЭСов предел текучести после
релаксации значительно превышает значения, полученные для соответствую­
щих материалов без предварительной релаксации. Особенно это заметно для
эквиатомного состава и (NbTa)50-Hf45-Zr5, где содержание Hf относительно ве­
лико (Рис. 4.16(a),(c)). Однако, в отличие от других сплавов, при дальнейшей
деформации (NbTa)50-Hf45-Zr5 напряжения в нерелаксированном материале ста­
новятся выше.

В Таб. 8 представлены результаты испытаний на растяжение, а имен­
но предел текучести и соответствующие значения деформации для НК спла­
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Таблица 8 — Предел текучести 𝜎𝑦 и соответствующая деформация 𝜀𝑦 при
растяжении НК ВЭСов.

М1 М1Р М2 М2Р М3 М3Р М4 М4Р
𝜎𝑦 (ГПа) 1,978 3,190 3,946 4,711 1,121 2,701 2,945 3,668

𝜀𝑦 0,040 0,058 0,061 0,076 0,019 0,045 0,066 0,075

вов до и после релаксации. С целью сокращения, сплавы (NbTa)50-Hf25-Zr25,
(NbTa)90-Hf5-Zr5, (NbTa)50-Hf45-Zr5 и (NbTa)50-Hf5-Zr45 в таблице обозначе­
ны как М1, М2, М3 и М4, соответственно, а для релаксированных ВЭСов
на конце добавлена буква Р. Как видно, среди рассмотренных сплавов
(NbTa)90-Hf5-Zr5, подвергнутый релаксации путем перестановки атомов, демон­
стрирует самый высокий предел текучести, в то время как нерелаксированный
(NbTa)50-Hf45-Zr5, наоборот, обладает самым низким пределом текучести.

Деформационное упрочнение отражает способность материала упрочнять­
ся в ответ на пластическую деформацию, когда он деформируется за преде­
лом текучести. На Рис. 4.17 приведена зависимость скорости деформационного
упрочнения от деформации при растяжении НК ВЭСов. Упрочнение матери­
ала наблюдается, когда кривые находятся выше синих пунктирных линий, ко­
торые соответствуют нулевой скорости деформационного упрочнения, но без
учета первого резкого спада с положительных значений. Видно, что скорость
упрочнения нерелаксированного сплава (NbTa)50-Hf45-Zr5 (черная линия) явля­
ется самой высокой среди рассматриваемых материалов и достигает 46,16 ГПа.
Однако после МК/MД релаксации она значительно уменьшается, и упрочне­
ние начинается только вблизи 𝜀𝑥𝑥=0,07. Аналогичное поведение наблюдается и
для эквиатомного сплава, однако скорость деформационного упрочнения в слу­
чае нерелаксированного сплава не достигает такого высокого значения, макси­
мальное значение лишь 15,64 ГПа. Что касается (NbTa)90-Hf5-Zr5, то, в отличие
от нерелаксированного материала, упрочнение сплава после MК/MД релакса­
ции практически не наблюдается. Единственный состав, в котором скорость де­
формационного упрочнения упорядоченного сплава немного выше, чем у соот­
ветствующего сплава без предварительной релаксации — это (NbTa)50-Hf5-Zr45.
При 𝜀𝑥𝑥=0,12 она достигает 19,44 ГПа, но упрочнение происходит только в от­
носительно коротком интервале деформаций.
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Рисунок 4.17 — Зависимость скорости деформационного упрочнения от
степени деформации.
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Рисунок 4.18 — ФРР для атомных пар Nb-Ta (слева) и Zr-Hf (справа) в
ВЭСах, атомы которых распределены случайным образом, в сравнении с ФРР

соединений NbTa и ZrHf, имеющих сверхструктуру B2.

4.2.4 Влияние ГЗ на упорядочение в ВЭСах

На Рис. 4.13 видно, что значения WCP для пары Nb-Ta сплавов
(NbTa)50-Hf25-Zr25 и (NbTa)90-Hf5-Zr5 существенно различаются; при меньшем
содержании Nb и Ta параметр уменьшается. Этот вывод согласуется с заклю­
чением, сделанным в работе ранее. Тенденция к образованию упорядоченных
кластеров возрастает с уменьшением содержания элементов, образующих такие
кластеры. Полученные результаты показывают, что атомы Nb и Ta, а также Zr
и Hf склонны к образованию упорядоченных кластеров с B2 сверхструктурой.

ФРР для атомных пар Nb-Ta и Zr-Hf релаксированных монокристаллов
ВЭСов (NbTa)90-Hf5-Zr5 и (NbTa)50-Hf25-Zr25 были сопоставлены с ФРР мо­
нокристаллов соединений NbTa и ZrHf, имеющих B2 структуру (Рис. 4.18).
Несмотря на более высокое содержание Nb и Ta в ВЭСе (NbTa)90-Hf5-Zr5, ин­
тенсивность пика в положении r=5,6 Å, обусловленного наличием решетки B2,
ниже, чем в случае эквиатомного сплава. Это подтверждает, что с уменьше­
нием содержания элемента его склонность к формированию соответствующей
упорядоченной структуры возрастает.
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Таким образом, сеть ГЗ существенно влияет на распределение элементов
в сплавах и, как следствие, на химический состав внутри зерен. Анализ хими­
ческого состава показывает, что в процессе MК/MД релаксации атомы Zr, Nb
и Hf сегрегируют в ГЗ, в то время как Ta предпочитает оставаться внутри зе­
рен. Атомный радиус Hf является самым большим среди составляющих сплав
элементов, и чтобы уменьшить искажение решетки, вызванное присутствием
больших атомов, они стремятся занять позиции в областях ГЗ, имеющих сво­
бодный объем. В то же время химическое сродство Ta к другим элементам,
особенно к Hf и Zr, очень низкое, тогда как Hf и Zr легко образуют химические
связи друг с другом (Рис. 4.13). Это приводит к обеднению ГЗ атомами Ta и
обогащению их другими элементами (Рис. 4.14 и Рис. 4.15).

Обогащение зерен атомами Ta приводит к увеличению параметра WCP
атомной пары Nb-Ta по сравнению с соответствующим значением для моно­
кристаллов, в то время как для атомных пар Nb-Nb, Zr-Zr и Hf-Hf ситуация
противоположная (Рис. 4.13). Среди НК сплавов значения WCP пар атомов Nb­
Ta и Zr-Hf более отрицательны в случае ВЭСов (NbTa)50-Hf5-Zr45 (-0,11036) и
(NbTa)90-Hf5-Zr5 (-3,4720), соответственно. Из-за некоторого уменьшения содер­
жания Zr и Hf внутри зерен при МК/МД релаксации сплава (NbTa)90-Hf5-Zr5,
химическое сродство между ними становится несколько выше, чем в монокри­
сталле. Наряду с когерентными B2-соединениями NbTa и ZrHf, в релаксирован­
ных сплавах можно обнаружить также некоторые наноразмерные ОЦК конгло­
мераты, состоящие исключительно из атомов Zr, Nb, Ta или Hf.

Рассчитанные параметры решетки для В2-соединений ZrHf и NbTa при
1000 К составляют 3,570 Å и 3,352 Å, соответственно, а для эквиатомного ВЭСа
со случайным распределением атомов – 3,487 Å. В отличие от NbTa, решетка
ZrHf, а также области ОЦК структуры, обогащенные Zr или Hf, не стабильны
при деформации и легко переходят в ФСС и ГПУ фазы.

4.2.5 Механизмы деформации НК ВЭСов

Согласно Рис. 4.19, где приведены изображения деформированных струк­
тур НК ВЭСов, и из анализа фазового состава (Рис. 4.20), в процессе рас­
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тяжения при 1000 К материалы с более высоким содержанием Hf, а именно
(NbTa)50-Hf25-Zr25 и (NbTa)50-Hf45-Zr5, претерпевают превращение из ОЦК фа­
зы в ГПУ фазу. Можно сделать вывод, что деформационно-индуцированный
фазовый переход является в этих сплавах основным механизмом деформации.
Для этих материалов, а также для (NbTa)90-Hf5-Zr5, особенно для упорядочен­
ного, также можно обнаружить области ГЦК фазы.

Согласно анализу эволюции фазового состава, для релаксированного спла­
ва (NbTa)50-Hf45-Zr5 фазовый переход от ОЦК к ГЦК и ГПУ начинается при
𝜀𝑥𝑥 ≈ 0,015, в то время как для соответствующего нерелаксированного сплава и
эквиатомного, подвергнутого МК/МД релаксации путем перестановки атомов,
он происходит только при 𝜀𝑥𝑥 ≈ 0,04. Добавление Hf снижает стабильность ОЦК
структуры в многокомпонентных сплавах, что было показано выше, а также
упоминается в литературе, например, в [252]. Это объясняет низкое значение
предела текучести для этих ВЭСов по сравнению с другими исследованными
НК сплавами (Таб. 8). Однако в случае эквиатомного сплава с упорядочен­
ной структурой фазовое превращение практически не наблюдается (Рис. 4.19
и Рис. 4.20). Изменение химического состава внутри зерен тормозит процесс
фазового перехода; количество Hf внутри зерен уменьшается, а содержание Ta
значительно увеличивается (Рис. 4.14 и Рис. 4.15). Такие элементы, как Nb и Ta,
являются хорошими стабилизаторами ОЦК структуры [253], и было показано
ранее в работе. При растяжении доля неупорядоченной структуры постепенно
увеличивается во всех сплавах, однако для (NbTa)50-Hf45-Zr5, где процесс ак­
комодации происходит преимущественно через фазовый переход, это не столь
выражено. Процесс деформации в остальных рассмотренных материалах сопро­
вождается скольжением дислокаций, образованием двойников и полос сдвига
(Рис. 4.19).

На Рис. 4.21 представлены результаты анализа эволюции дислокацион­
ной структуры. Общая длина дислокаций для ВЭСа (NbTa)50-Hf45-Zr5, незави­
симо от наличия предварительной МК/МД релаксации, растет с увеличением
степени деформации. Фазовый переход в ВЭСе сопровождается образованием
дислокаций, предпочтительно частичных дислокаций Шокли 1/6 < 112 > и
дислокаций Хирта 1/3 < 100 > в ГЦК фазе и дислокаций 1/3<1100> в ГПУ
структуре. Наклон кривых показывает, что накопление дислокаций в нерелак­
сированном сплаве происходит быстрее и начинается при меньшем значении де­
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Рисунок 4.19 — Атомная структура ВЭСов, окрашенная согласно анализу
координации атомов (справа), и соответствующее распределение сдвиговой

деформации Фон-Мизеса (слева) при 𝜀𝑥𝑥=0,2. В первом случае, синие и
зеленые атомы соответствуют ОЦК- и ГЦК-фазам, соответственно. Структура

ГПУ показана красными атомами, а серые атомы соответствуют
неупорядоченным областям ГЗ и другим дефектам решетки.
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Рисунок 4.20 — Изменение доли фаз в ВЭСах в процессе деформации при
1000 К.

формации. Этим объясняется высокая скорость деформационного упрочнения
(Рис. 4.17) и значительно более высокое значение предела текучести (Таб. 8)
по сравнению с соответствующим упорядоченным сплавом. В случае эквиатом­
ного состава заметное накопление дислокаций происходит только для сплава
без предварительной МК/МД релаксации. Полученные результаты доказыва­
ют, что ближний порядок в ВЭСах замедляет генерацию дислокаций и, как
следствие, снижает скорость деформационного упрочнения.

Что касается остальных составов, с меньшим содержанием Hf, то для них
увеличение плотности дислокаций практически незаметно (Рис. 4.21). Хотя об­
щая длина дислокаций почти не меняется при растяжении, в деформированных
структурах можно обнаружить некоторые сегменты полных винтовых дислока­
ций 1/2<111>. Считается, что дефекты упаковки и деформационные двойники
в ОЦК сплавах образуются в результате скольжения частичных дислокаций
1/3<111>, 1/6<111> и 1/2<111>, которые могут быть образованы из полных
дислокаций 1/2{112}<111> путем их диссоциации [250].

Ранее было показано, что химическая неоднородность ВЭСов может сни­
жать локальную энергию дефекта упаковки и, как следствие, приводить к сни­
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Рисунок 4.21 — Зависимость общей длины дислокационной линии от
деформации. Соответствующие дислокационные структуры при 𝜀𝑥𝑥=0,15 для
ВЭСов до (сверху) и после МК/МД релаксации (внизу) показаны в правой

части каждой панели.

жению предела текучести. Однако Nb и Ta являются отличными стабилиза­
торами ОЦК структуры, и очевидно, что высокое содержание этих элементов
приводит к увеличению энергии дефекта упаковки и повышению предела теку­
чести (Таб. 8). Однако не до конца ясно, как именно упорядочение влияет на
прочность рассматриваемых ВЭСов.

4.2.6 Влияние когерентных наночастиц на деформационное
поведение ВЭСов (NbTa)90-Hf5-Zr5 и (NbTa)50-Hf5-Zr45

Учитывая химические составы рассматриваемых сплавов, доля упорядо­
ченных частиц ZrHf в материалах будет невелика, и, кроме того, такие кластеры
не стабильны и претерпевают фазовый переход В2 в ГЦК на ранних стадиях
деформации. Это означает, что они не способны повысить предел текучести.
Поэтому дальнейший анализ посвящен изучению влияния на деформационное
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поведение ВЭСов, включающих когерентные стабильные нанокластеры NbTa
со структурой B2.

Для этого одноосному растяжению подвергаются монокристаллы с неболь­
шим содержанием Hf, а именно (NbTa)90-Hf5-Zr5 и (NbTa)50-Hf5-Zr45, с внедрен­
ной в них когерентной частицей NbTa (Рис. 4.22). Размеры образцов составля­
ют 21 × 14 × 14 нм3, а диаметр сферической частицы равен 6 нм. Отметим,
что атомы в матрице, окружающей частицы, распределены случайным обра­
зом. Использованы те же условия растяжения, а именно температура, скорость
деформации, направление нагружения и граничные условия, что и в случае
деформации НК сплавов.

Результаты расчета объемной упругой деформации, приходящейся на
атом, до растяжения образцов указывают на то, что из-за существенного
несовпадения параметров решетки частицы NbTa и ОЦК матрицы сплава
(NbTa)50-Hf5-Zr45 на их границе должны возникать упругие напряжения. Во
втором случае, параметры решеток матрицы и частицы очень близки, поэтому
упругие деформации близки к нулю и распределены однородно.

При растяжении монокристалла (NbTa)50-Hf5-Zr45 когерентная частица
NbTa испытывает более высокие напряжения, чем матрица сплава. Это снижа­
ет локальные внутренние напряжения в матрице, таким образом обеспечивая
упрочнение за счет передачи напряжений от матрицы частице. Это доказывает,
что накопление внутренних напряжений в когерентной частице способно сдер­
живать релаксацию напряжений в матрице путем пластической деформации.
Положительное влияние когерентных наночастиц B2 недавно эксперименталь­
но наблюдали Сони и другие [9]. Они обнаружили, что частицы B2 в туго­
плавком ОЦК сплаве Al0,5NbTa0,8Ti1,5V0,2Zr могут обеспечить высокий предел
текучести. Механизм такого упрочнения был также описан с помощью МД мо­
делирования в работе [134]. Однако для сплава (NbTa)90-Hf5-Zr5 это явление не
наблюдается (Рис. 4.22). Это можно объяснить различием в прочности матриц,
окружающих когерентные частицы.

В Таб. 9 приведены модули упругости, рассчитанные для четырех мо­
нокристаллов сплавов, в структуре которых атомы распределены случайным
образом. Видно, что (NbTa)90-Hf5-Zr5 характеризуется очень высоким моду­
лем Юнга 264,952 ГПа, тогда как для (NbTa)50-Hf5-Zr45 он существенно ниже
(167,468 ГПа). Поэтому при растяжении последнего частицы NbTa могут ис­
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Рисунок 4.22 — (a) МД модели монокристаллов (NbTa)90-Hf5-Zr5 (сверху) и
(NbTa)50-Hf5-Zr45 (снизу) со сферической B2-частицей NbTa в центре, для
визуализации которой изображения образцов приведены в срезе. Справа

показано распределение объемной упругая деформация на атом при 𝜀𝑥𝑥=0,00.
На (b) приведено распределение напряжений на атом (слева) и анализ

координации атомов в xz -слоях толщиной 20 Å при 𝜀𝑥𝑥=0,08.
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Таблица 9 — Константы упругости, модуль объемной упругости, B, модуль
Юнга, E, и коэффициент Пуассона, 𝜈, монокристаллов ВЭСов со случайным
распределением атомов.

B, ГПа С11, ГПа С12, ГПа С44, ГПа E, ГПа 𝜈
(NbTa)50-Hf25-Zr25 113,928 219,285 61,778 81,18 192,127 0,217
(NbTa)90-Hf5-Zr5 165,179 308,977 94,207 83,485 264,952 0,230
(NbTa)50-Hf5-Zr45 106,474 196,699 61,421 74,106 167,468 0,238
(NbTa)50-Hf45-Zr5 120,757 221,561 70,548 84,392 187,484 0,242

пытывают более высокие напряжения по сравнению с окружающей матрицей,
укрепляя материал более эффективно, чем в случае с очень прочным сплавом
(NbTa)90-Hf5-Zr5.

Сплав с высоким содержанием атомов Zr демонстрирует, что снятие на­
пряжения происходит сначала через формирование ГЦК фазы и зарождение де­
фектов упаковки на границе раздела частица-матрица (Рис. 4.22). Ранее также
сообщалось, что области, обогащенные Zr, могут способствовать переходу ОЦК
в ГЦК, что в то же время сопровождается зарождением частичных дислокаций.
Этим можно объяснить увеличение скорости деформационного упрочнения ре­
лаксированного НК сплава (NbTa)50-Hf5-Zr45 после 𝜀𝑥𝑥=0,10 по сравнению с
нерелаксированным ВЭСом (Рис. 4.17). По-видимому в сплаве (NbTa)90-Hf5-Zr5,
помимо самой частицы NbTa, из-за очень незначительного несоответствия пара­
метров решетки ОЦК матрицы и частицы, граница раздела между ними также
не может является местом зарождения дислокаций. Это, в свою очередь, при­
водит к снижению скорости деформационного упрочнения в (NbTa)90-Hf5-Zr5
(Рис. 4.17).

4.3 Выводы по главе 4

С помощью МД и МК моделирования проанализировано влияние химиче­
ского упорядочения на холодную (300 K) деформацию жаропрочных эквиатом­
ных ВЭСов ZrTiNbV, ZrTiNbTa и ZrTiNbHf в процессе их одноосного растя­
жения. Ближний порядок существенно влияет на зависимость напряжения от
деформации. Выяснилось, что упорядоченные кластеры Nb и V-Ti в ZrTiNbV
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могут подавлять скольжение дислокаций и образование двойников, тем самым
повышая предел текучести, в то время как в том же сплаве без предваритель­
ной релаксации преобладает механизм двойникования. Среди рассмотренных
ВЭСов наибольшим пределом текучести и деформацией текучести обладает
упорядоченный ZrTiNbV.

Для ZrTiNbTa выявлена обратная ситуация. Здесь механизм двойникова­
ния доминирует в ГЭА ZrTiNbTa с упорядоченной структурой. Это объясняется
отсутствием кластеров Nb и тем, что относительно большие участки структуры,
обогащенные атомами Zr, облегчают зарождение дислокаций и двойников. В
нерелаксированном материале, где атомы распределены беспорядочно, пласти­
ческая деформация происходит преимущественно через фрагментацию зерен,
что наблюдается при более высоких напряжениях.

Образование дефекта упаковки с последующим фазовым переходом,
вызванным напряжениями, является основным механизмом деформации
ZrTiNbHf независимо от распределения атомов. Однако кластеры Nb в релакси­
рованном сплаве способны несколько задерживать образование дефектов упа­
ковки внутри зерен. Поэтому первые дислокации и дефекты упаковки в таких
сплавах зарождаются в областях ГЗ, обедненных атомами Nb.

Изучено влияние химического состава и сети ГЗ на упорядочение в НК ВЭ­
Сах системы (NbTa)-Hf-Zr. Выявлено, что, увеличивая содержание элементов,
образующих упорядоченные кластеры в процессе MК/MД релаксации, имити­
рующей диффузию, можно уменьшить химическое сродство между этими эле­
ментами и снизить склонность к кластеризации.

В целом, разнотипные элементы атомных пар Zr-Ta, Zr-Nb, Ta-Hf, Nb-Hf
не образуют химических связей при релаксации сплава и стремятся удалиться
друг от друга, в то время как атомы того же типа, а именно Zr-Zr, Ta-Ta, Nb-Nb
и Hf-Hf, демонстрируют противоположное поведение. В результате релаксации
химическое сродство между Zr и Hf и между Nb и Ta приводит к образованию
когерентных кластеров со структурой B2.

Плотная сеть ГЗ влияет на распределение элементов при релаксации НК
сплавов; атомы Zr, Nb и Hf сегрегируют в ГЗ, в то время как Ta предпочитает
оставаться внутри зерен. Это изменяет состав сплавов внутри зерен, что, в свою
очередь, влияет на процесс упорядочения.



190

Ближний порядок повышает предел текучести при растяжении (1000 K)
на 1,212 ГПа, 0,765 ГПа, 1,58 ГПа и 0,723 ГПа НК ВЭСов (NbTa)50-Hf25-Zr25
, (NbTa)90-Hf5-Zr5, (NbTa)50-Hf45-Zr5 и (NbTa)50-Hf5-Zr45, соответственно. Эф­
фект упрочнения в основном обусловлен изменением состава сплава внутри зе­
рен и в области ГЗ в процессе релаксации. Увеличение содержания Ta в зернах
и сегрегация атомов Zr и Hf в ГЗ стабилизируют ОЦК структуру, что тормозит
фазовое превращение и зарождение дислокаций.

Когерентные частицы B2 NbTa могут привести к дополнительному упроч­
нению ОЦК ВЭСов через механизм передачи нагрузки от матрицы частице,
когда последняя испытывает более высокие напряжения и разгружает таким
образом окружающую ее структуру.
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Глава 5. Влияние структуры ГЗ на мартенситное превращение в НК
сплавах на основе NiTi

В данном разделе изучаются особенности мартенситных превращений
(МП) в НК сплавах NiTi, а именно, рассматривается вопрос влияния ЗГ се­
грегаций и типа ГЗ на температуры МП.

5.1 Влияние ЗГ сегрегаций на мартенситное превращение в
бикристаллах NiTi

5.1.1 Расчетная модель и процесс моделирования

Для выяснения влияния ЗГ сегрегаций на МП сплавов с эффектом памя­
ти формы NiTi, исследуется сплав Ni-50 ат.%Ti без ЗГ сегрегаций и бинарные
сплавы на основе NiTi с ЗГ сегрегациями атомов Ti или Ni. При высоких тем­
пературах сплавы на основе NiTi имеют аустенитную сверхструктуру B2. При
охлаждении эти материалы обычно переходят в мартенситную B19’ фазу с мо­
ноклинной решеткой либо в промежуточную.

Моделирование сплава без сегрегаций по ГЗ проведено для расчетной
ячейки, имеющей размеры 12,8 × 4,0 × 12,8 нм3 (Рис. 5.1). Ni и Ti в ней об­
разуют два кристалла B2, разделенные симметричными ГЗ наклона Σ25(710) с
осью разориентации <010>. Наряду с этой расчетной ячейкой из исходной мо­
дели строятся две ячейки с ЗГ сегрегацией атомов Ti или Ni (Рис. 5.1, правое
изображение).

Периодические граничные условия накладываются вдоль осей 𝑥, 𝑦 и 𝑧.
Размер расчетной ячейки вдоль оси 𝑥 выбран таким образом, что на гранях
расчетной ячейки, параллельных плоскости 𝑦𝑧, дефекты не образуются. Также
нет дефектов и на гранях, параллельных плоскости 𝑥𝑧, поскольку ячейка вдоль
оси 𝑦 включает ровно 12 трансляционных ячеек сверхструктуры B2.

Расчетная ячейка содержит две ГЗ, одна из них находится в середине
ячейки, а другая образуется верхней и нижней гранями ячейки параллельны­
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Рисунок 5.1 — Расчетные ячейки для бикристаллов NiTi с ГЗ наклона
Σ25(710)<010> (модель ГЗ показана сверху). Слева приведена

релаксированная структура для случая, когда ЗГ сегрегация отсутствует, а
справа присутствует ЗГ сегрегация Ni. Одна ГЗ расположена посередине, а

другая образована нижней и верхней гранями ячейки. Сегрегация вводится в
обе ГЗ.

ми плоскости 𝑥𝑦 в результате наложения периодических граничных условий.
Чтобы ввести ЗГ сегрегацию, один атомный слой сверху и снизу от ГЗ заменя­
ется атомами соответствующего элемента сегреганта.

Таким образом исходный состав меняется на Ni-53,2ат.%Ti и Ni-46,8ат.%Ti
для сплавов с ЗГ сегрегацией Ti и Ni, соответственно. Полученные бикристаллы
далее обозначаются как без ЗГС, ЗГС Ni или ЗГС Ti, соответственно. Таким об­
разом, сегрегированные атомы помещаются в ГЗ путем замены моноатомного
слоя Ni или Ti на Ti или Ni, соответственно. Такой метод размещения сегре­
гированных атомов в ГЗ. Он позволяет легко воспроизвести экстремальную
ситуацию, когда можно ожидать, что эффект сегрегаций проявится наиболее
ярко и отчетливо.

Атомные взаимодействия в сплавах описываются многочастичным потен­
циалом, разработанным Ко и др. [254]. Этот межатомный потенциал позволяет
достаточно точно предсказывать и воспроизводить структурные изменения в
сплавах на основе NiTi при МП, вызванных изменением температуры или на­
пряжениями [255—257]. Считается, что наряду с ромбоэдрической R или орто­
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ромбической B19 промежуточными фазами (ПФ) существуют и другие ПФ, ко­
торые могут наблюдаться в процессе МП [258]. В данном исследовании прямое
МП (ПМП) связано с образованием мартенситной фазы B19’ при охлаждении
либо непосредственно из аустенитной фазы (B2→B19’), либо из ПФ (ПФ→B19’),
либо из смеси B2 и ПФ, а образование фазы B2 из B19’ и/или ПФ при нагреве
называют обратным МП (ОМП).

Сначала бикристаллы релаксируются, чтобы получить структуры с ло­
кальным минимумом потенциальной энергии. Затем сплавы в состоянии аусте­
нита охлаждают от 450 K до температур, при которых материалы находятся в
состоянии B19’. Последующее ОМП инициируют путем нагрева бикристаллов
до температур, при которых материалы находятся в состоянии B2. Перед такой
термообработкой бикристаллы выдерживаются в течение 10 пс при температу­
ре 450 K.

Для более точного воспроизведения процесса МП в ходе моделирования,
что особенно важно с учетом ограничения вычислительного времени, темпера­
тура изменяется с шагом 10 К с последующим уравновешиванием структуры
при соответствующей температуре в течение 50 пс в изотермическо-изобариче­
ском ансамбле, причем нормальные компоненты напряжений остаются равны­
ми нулю и контролируются независимо. Полученные результаты, в частности
потенциальная энергия и объемная дилатация бикристаллов, усреднялись по
десяти различным случаям термализации с интервалом в 10 фс.

С использованием программы OVITO [181] и адаптивного анализа коор­
динации атомов [259] осуществляется визуализация атомной структуры и про­
водится фазовый. Этот метод позволяет разложить функцию радиального рас­
пределения материала по локальному структурному окружению для пар ато­
мов, классифицируя атомы в кристаллических системах, и, таким образом, дает
возможность определить фазы и их долю в материале, а также долю неупо­
рядоченной структуры, расположенной, как правило, вблизи дефектов. Метод
достаточно популярен для идентификации фазы B2 в сплавах NiTi [255]. Одна­
ко следует отметить, что этот алгоритм не был разработан для моноклинной
структуры, и поэтому он не может точно дифференцировать фазу B19’ и ПФ.
Поэтому этот анализ следует использовать в комплексе с другими методами,
позволяющими отслеживать процесс МП, например, анализируя температур­
ную зависимость физических свойств материала.
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Рисунок 5.2 — (a) Потенциальная энергия одного атома и (b) температурная
зависимость изменения объема бикристаллов.

5.1.2 Влияние ЗГ сегрегаций на температуры мартенситных
превращений

Температуры МП можно легко определить по температурным зависимо­
стям потенциальной энергии кристалла и относительного изменения объема.
Хорошо известно, что в кристаллических материалах, в том числе в сплавах с
эффектом памяти формы, ПМП связано с поглощением тепла, а при ОМП мате­
риал выделяет тепло. В данном случае резкое изменение температуры системы
при МП не наблюдается. Однако МП можно отследить по резкому изменению
потенциальной энергии системы, поскольку последняя не преобразуется в теп­
ловой поток при переходе. Аналогично, резкий скачок, связанный с изменением
объема образца при охлаждении и нагревании, должен указывать на процесс
МП. Во время ПМП и ОМП сплавы NiTi претерпевают слабое уменьшение и
увеличение объема, соответственно.

На Рис. 5.2(а) приведены температурные зависимости потенциальной
энергии на атом, 𝐸𝑝, и относительного изменения объема, 𝛿, при охлаждении
рассматриваемых бикристаллов до ПМП с образованием моноклинной фазы
B19’ и последующем нагреве до ОМП с образованием аустенитной фазы B2.
В целом, хорошо видно, что в рассматриваемом интервале температур энергия
систем с ЗГ сегрегацией выше, чем у бикристалла без сегрегации, причем этот
сдвиг энергии более выражен для ЗГ сегрегации Ni. У материала с ЗГ сегрега­
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цией Ni петля гистерезиса, связанная с МП, гораздо более узкая и находится
при более низких температурах по сравнению со сплавом эквиатомного состава
и сплавом с ЗГ сегрегацией Ti. Для случая ЗГС Ni изменение энергии, связан­
ное с фазовыми переходами, в 3-5 раз меньше. Это связано с тем, что материал
ЗГС Ni не переходит полностью в мартенсит B19’ даже при 𝑇 = 10 K, самой
низкой из рассмотренных температур.

На Рис. 5.2(b) приведены соответствующие температурные зависимости
изменения объема материала. Из-за значительного переохлаждения бикристал­
лов с ЗГ сегрегацией, особенно с атомами Ni в ГЗ, изменение объема при МП
для образцов различно: для эквиатомного материала 𝛿 ∼ 0,03%, что согласу­
ется с литературными данными [260], а для структур с ЗГ сегрегацией Ti и Ni
имеем 𝛿 ∼ 0,04% и 𝛿 ∼ 0,06%, соответственно. Фактически, для ЗГС Ni ожи­
даемое значение дилатации составляет 𝛿 ∼ 0,08%, но оно не достигнуто из-за
неполного МП, как уже отмечалось ранее.

Полученные результаты свидетельствуют о том, что ЗГ сегрегация Ni
сильно подавляет МП, в то время как для ЗГ сегрегации Ti подавление МП
выражено не так сильно. Как видно из графиков, построенных на Рис. 5.2, тем­
пературы начала МП (M𝑠) и начала аустенитного превращения (A𝑠) во время
ПMП и ОMП, соответственно, легче определить по кривым изменения объема.
Для эквиатомного бикристалла без сегрегаций температуры M𝑠 и A𝑠 составля­
ют 290 K и 400 K, соответственно. Соответствующие температуры для образцов
с сегрегацией атомов Ti в ГЗ составляют 200 K и 320 K, а для бикристалла с
атомами Ni в ГЗ M𝑠 и A𝑠 равны 20 K и 150 K, соответственно. Температуры
окончания ПМП (M𝑓) и ОМП (A𝑓) можно оценить как 280 K и 420 K, 180 K и
370 K, 10 K и 170 K для эквиатомного образца, для материала с ЗГ сегрегацией
Ti и сплава с Ni в ГЗ, соответственно.

5.1.3 Особенности структуры ГЗ с сегрегациями

Обнаруженное существенное различие в температурах фазовых перехо­
дов для исследованных бикристаллов с ЗГ сегрегацией и без можно объяснить
торможением МП включениями в ГЗ. На Рис. 5.3 показана атомная структура
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(вид в направлении 𝑦) бикристаллов в исходном состоянии B2, а именно после
релаксации и последующей выдержки при 450 K. Эти срезы имеют только два
атомных слоя, и для анализа локальных упругих искажений в кристаллической
решетке атомы выделены цветом в соответствии с их объемной упругой дефор­
мацией (от -0,01 (самый темный) до 0,03 (самый светлый)) с использованием
подхода, описанного в [261]. Для того чтобы различать виды атомов, на верх­
них изображениях Ti показан более мелкими кружочками чем Ni, а на нижних
– наоборот, атомы Ti показаны большими кружочками.

Видно, что структура ГЗ рассматриваемых материалов существенно раз­
личается, в частности, для бикристаллов без сегрегаций атомы Ti и Ni в ГЗ
расположены весьма нерегулярно. В случае ЗГС Ti перераспределение атомов
Ti создает в ГЗ тонкую пленку. В ЗГС Ni атомы Ti близки к своим решеточным
позициям в сверхструктуре B2, а атомы Ni образуют аморфный слой. По-види­
мому, образование такого аморфного слоя приводит к торможению превраще­
ния B2 в B19’ из-за отсутствия мест зарождения мартенсита в ГЗ.

В динамической теории МП [262] населенность 𝑑-состояний, активно
участвующих в генерации волн, контролирующих МП, существенно зависит
от затухания 𝑠-электронов Γ𝑠. Очевидно, что в случае аморфизированных ГЗ
(ЗГС Ni) величина Γ𝑠 должна быть явно больше, чем в случае кристаллической
тонкой пленки (ЗГС Ti). Поэтому снижение температуры M𝑠 должно быть бо­
лее значительным для образцов с аморфными ГЗ.

Расположение атомов в ГЗ действительно может влиять на локальную
концентрацию напряжений и на особенность фазовых переходов. Многослойная
структура, характеризующаяся различным химическим составом слоев, может
препятствовать МП [263]. Авторы работы [264] сообщили, что частицы в ГЗ
бинарных сплавов с эффектом памяти формы могут аккомодировать деформа­
цию превращения в соседних зернах аустенита, снимая локальную концентра­
цию напряжений. Они могут повышать локальную совместимость деформаций,
таким образом снижая критическое напряжение для фазового превращения.
Было установлено, что сегрегация Fe в ГЗ приводит к значительному сниже­
нию температуры перехода A2-B2 по сравнению с температурой перехода в
объемном сплаве B2 FeCo [265]. Таким образом, сегрегации могут оказывать
различное влияние на температуру перехода в зависимости от действующих
факторов. Очевидно, что в данном случае сегрегации Ti, и особенно Ni, сильно
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Рисунок 5.3 — Атомная структура, окрашенная в соответствии с объемной
упругой деформацией для бикристаллов без ЗГ сегрегации (а), с ЗГ

сегрегацией Ni (b) и с ЗГ сегрегацией Ti (c) в исходном состоянии после
термообработки при 450 К (вид по оси 𝑦). В верхнем ряду атомы Ni (Ti)

показаны мелкими (крупными) кружочками, а в нижнем — наоборот.
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тормозят МП, уменьшая степень неоднородности распределения упругих де­
формаций вблизи ГЗ, тем самым удаляя центры зарождения мартенситной фа­
зы. В целом, полученные МД результаты находятся в качественном согласии
с теоретическими работами [262] и экспериментальными наблюдениями [264;
266—268].

5.2 Особенности мартенситных превращений в бикристаллах NiTi
с ГЗ кручения и наклона

Далее рассматривается влияние типа ГЗ на МП в сплаве Ni-Ti эквиатом­
ного состава.

5.2.1 МД модели для исследования влияния ГЗ на мартенситные
превращения

Как было отмечено выше, ПМП может осуществляться через образова­
ние ПФ, таких как ромбоэдрическая R или орторомбическая B19 фазы. Поэто­
му важно различать ПМП, который связан с появлением ПФ, через переход
B2→ПФ, (ПМП-1) и ПМП, который характеризуется зарождением моноклин­
ной фазы через B2→B19’ и/или ПФ→B19’ (ПМП-2). Предполагается, что на­
ряду с указанными ПФ существуют и другие ПФ, которые могут наблюдаться
при ПМП [258].

МД моделирование проводится для двух различных расчетных ячеек
в форме прямоугольного параллелепипеда. Каждая из них включает почти
50000 атомов, которые образуют два по-разному ориентированных кристалла
B2. Первая ячейка размером 12,8 × 4,0 × 12,8 нм3 разделена симметричными
ГЗ наклона Σ25(710) с осью разориентации <010>, а вторая ячейка размером
8,5 × 6,4 × 12 нм3 – симметричными ГЗ кручения Σ25(001) с осью разориен­
тации <001>. ГЗ построены с использованием модели решетки совпадающих
узлов. Плоскости двух ГЗ, имеющихся в каждом бикристалле, параллельны
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Рисунок 5.4 — Бикристаллы с ГЗ Σ25 наклона и кручения.

𝑥𝑦-плоскости (Рис. 5.4). Одна из них расположена посередине расчетных яче­
ек, а другая образована верхней и нижней гранями из-за использования перио­
дических граничных условий вдоль направления 𝑧. Периодические граничные
условия также накладываются вдоль других двух ортогональных направлений
ячеек 𝑥 и 𝑦. Атомные взаимодействия в системе Ni-Ti описываются модифици­
рованным многочастичным потенциалом, описанным ранее в подразделе 5.1.

Сперва бикристаллы релаксируют, чтобы получить структуры с локаль­
ным минимумом потенциальной энергии. ПMП сплава осуществляется путем
постепенного снижения температуры от 450 K, когда материал имеет структу­
ру аустенита B2, до температуры ниже температуры окончания ПMП. После­
дующее ОМП инициируется путем нагрева сплава в мартенситном состоянии
до температур выше температуры окончания ОМП. Перед процессом охлажде­
ния с последующим нагревом бикристаллы выдерживают в течение 10 пс при
температуре 450 K.

Из-за ограничения вычислительного времени при непрерывном измене­
нии температуры метод MД может некорректно отражать процесс МП, требу­
ющий определенного времени для достижения равновесного состояния матери­
ала. Чтобы избежать этого, температура изменяется с шагом в 10 K с после­
дующей выдержкой при постоянной температуре в течение 50 пс в изотермиче­
ско-изобарическом ансамбле. При этом компоненты нормального напряжения
контролируются независимо, оставаясь равными нулю в процессе охлаждения
и нагрева.



200

Для того, чтобы различить фазы B2 и B19’, с использованием OVITO
применен адаптивный анализ координации атомов [269], который не требует
фиксированного радиуса обрезки. Этот метод однако не позволяет различить
моноклинную фазу B19’ от ПФ. К тому же тепловые флуктуации атомов могут
затруднить дифференциацию фаз и существенно повлиять на анализ фазового
состава. Поэтому перед анализом координации атомов положения всех атомов
усредняются по десяти отдельным структурам, полученным сразу после терма­
лизации с интервалом в 10 фс.

5.2.2 Влияние типа ГЗ на фазовый состав и структуру мартенсита

На Рис. 5.5 показана температурная зависимость потенциальной энергии
при охлаждении и нагреве бикристаллов с ГЗ наклона и кручения. Появление
фазы B19’ в процессе ПMП-2 характеризуется поглощением тепла и связано
с уменьшением энергии, а дальнейшее ОMП (B19’→B2), когда материал отда­
ет тепло, сопровождается увеличением энергии. Температура начала ПMП-2
может быть определена как 290 K и 80 K для бикристаллов с ГЗ наклона и кру­
чения, соответственно. Очевидно, что температура системы должна меняться в
процессе фазового перехода, но из-за применяемого здесь термодинамического
ансамбля температура фиксируется после каждого приращения, а поток энер­
гии при МП контролируется через изменение потенциальной энергии. Таким
образом, мы делаем вывод, что образец с ГЗ наклона имеет более высокую
энергию, чем с ГЗ кручения. Хорошо видно, что для бикристалла с ГЗ наклона
гистерезис, обусловленный МП, находится при более высоких температурах по
сравнению с бикристаллом с ГЗ кручения. Это указывает на торможение как
ПMП-2, так и ОМП для последнего случая.

На Рис. 5.6 и 5.7 представлены результаты анализа координации атомов.
На Рис. 5.6 показана атомная структура фрагментов бикристаллов, а на Рис. 5.7
– изменение доли фаз с температурой в процессе ПМП и ОМП. Неупорядочен­
ная структура не учитывается при расчете фазового состава.

Анализ координации атомов может определить структуру B2 (атомы на
5.6 окрашены в синий цвет), но не может различить фазу B19’ и ПФ; этот ал­
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Рисунок 5.5 — Температурная зависимость потенциальной энергии
бикристаллов на атом. Стрелки показывают направление изменения

температуры.

Рисунок 5.6 — Фрагменты структур бикристаллов; верхний ряд для модели с
ГЗ наклона, а нижний ряд — для образца с ГЗ кручения.
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Рисунок 5.7 — Фазовый состав в зависимости от температуры для
бикристаллов с ГЗ наклона (a) и кручения (b).

горитм окрашивает атомы B19’ и ПФ одним и тем же цветом (красный цвет
на Рис. 5.6). Однако известно, что при переходах из аустенитной или ПФ в
моноклинную, новая фаза образуется в очень коротком температурном интер­
вале. Ее можно выявить учитывая совместно и температурные зависимости
физических характеристик, и долю структур, окрашенных согласно анализу
координации атомов.

Полученные данные следует анализировать с учетом того, что переход B2
→ ПФ, подобно прямым превращениям B2 → B19’ или ПФ → B19’, является
фазовым переходом первого рода, но близок ко второму, и поэтому не харак­
теризуется скачками физических свойств, таких как энергия, фазовый состав
или дилатация.

В исходном состоянии (450 K) структура обоих бикристаллов имеет струк­
туру B2 фазы (Рис. 5.6). Из Рис. 5.7(a) и Рис. 5.7(b) видно, что при темпера­
турах 380 К и 250 К (начальная температура ПMП-1) для случаев ГЗ наклона
и кручения, соответственно, доля атомов, окрашенных в красный цвет, начина­
ет постепенно увеличиваться за счет атомов, окрашенных в синий цвет (фаза
B2). Физические свойства постепенно меняются при прохождении этих крити­
ческих точек, что означает, что переход B2 → ПФ ведет себя подобно переходу
второго рода. Дальнейшее охлаждение приводит к скачкам энергии при 290 K
и 80 K для бикристаллов с ГЗ наклона и кручения, соответственно (Рис. 5.5).
При этих температурах также наблюдаются скачки фазового состава (Рис. 5.7)
и деформации (Рис. 5.8), свидетельствующие о зарождении фазы B19’ в резуль­
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Рисунок 5.8 — Температурная зависимость размеров бикристаллов (a).
Относительное изменение объема бикристаллов при охлаждении и нагреве (b).

тате перехода ПMП-2. Присутствие фазы B2 при температуре начала ПMП-2
указывает на то, что наряду с превращением ПФ → B19’, ПMП-2, вероятно,
реализуется через прямой переход B2 → B19’. Разница в доле фазы B2 и скач­
ке фазового состава при ПМП-2 для рассматриваемых бикристаллов (Рис. 5.7)
указывает на то, что вклад B2 → B19’ в ПMП-2 в материале с ГЗ наклона выше,
чем в случае ГЗ кручения. Наряду со значительным различием в температурах
начала ПМП, выявлено, что, в отличие от случая ГЗ наклона, образование фа­
зы B19’ в бикристалле с ГЗ кручения сопровождается формированием внутри
одного зерна В2 различных вариантов мартенсита, разделенных доменными
границами (Рис. 5.6).

При последующем нагреве ОМП реализуется через фазовый переход пер­
вого рода B19’ → B2 при температурах 400 K и 220 K для расчетных ячеек с
ГЗ наклона и кручения, соответственно.

5.2.3 Дилатация образцов при мартенситных превращениях

Для того чтобы понять причину столь значительного различия темпе­
ратур фазовых превращений для бикристаллов, проанализировано изменение
линейных размеров бикристаллов в процессе их охлаждения и нагрева. На
Рис. 5.8(a) показано изменение компонент нормальной деформации 𝜀𝑥𝑥, 𝜀𝑦𝑦 и
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𝜀𝑧𝑧 бикристаллов в процессе ПМП и ОМП. Появление ПФ при охлаждении
сопровождается некоторым удлинением ячеек в двух направлениях и сжати­
ем вдоль третьей оси. При дальнейшем охлаждении до температуры начала
ПМП-2 размеры бикристаллов постепенно изменяются. В отличие от осей 𝑥 и
𝑦, ПMП-2 не приводит к резкому изменению размеров ячеек вдоль направле­
ния 𝑧. В процессе ПМП бикристалл с ГЗ наклона испытывает удлинение вдоль
оси 𝑦, а бикристалл с ГЗ кручения демонстрирует такое поведение в направле­
нии, перпендикулярном плоскости ГЗ. В остальных направлениях оба образца
сжимаются. Отметим, что бикристалл с ГЗ кручения сжимается вдоль осей 𝑥

и 𝑦 на одну и ту же величину (∼ 1,5%), тогда как для второго бикристалла
деформации вдоль этих осей различаются.

Как видно из Рис. 5.8(b), в отличие от фазового перехода B2 → ПФ,
превращения ПФ → B19’ (и B2 → B19’) и B19’ → B2 связаны с резким уве­
личением и уменьшением объема бикристаллов, соответственно. В ходе ПMП-2
изменение объема бикристалла с ГЗ наклона составляет ∼ 0,06%, а для второ­
го бикристалла — ∼ 0,04%, что согласуется с данными работы [260]. Разница в
значениях может быть объяснена значительным переохлаждением бикристалла
с ГЗ кручения по сравнению с бикристаллом с ГЗ наклона.

Такое анизотропное расширение бикристаллов при МП, отличное от отно­
сительного изменения объема материала, объясняется образованием предпочти­
тельных мартенситных вариантов. Известно, что при превращении B19’→B2
кристаллическая решетка демонстрирует растяжение в двух нормальных на­
правлениях и сжатие в третьем. Очевидно, что наблюдаемое в исследовании
изменение размеров бикристалла может быть реализовано только тогда, когда
мы имеем дело с двумя и более мартенситными вариантами, а их суммарный
эффект приводит к обратной ситуации [123]. Но в отличие от бикристалла с ГЗ
наклона, где мы можем наблюдать только один вариант мартенсита в каждом
зерне, в случае с ГЗ кручения ПМП приводит к образованию в каждом кри­
сталле аустенитной фазы двух вариантов мартенсита, разделенных доменной
границей (Рис. 5.6).

Образование тех или иных мартенситных вариантов в материалах при
ПМП определяется внутренними анизотропными напряжениями в аустенитном
состоянии. Поэтому важно проанализировать изменение внутренних напряже­
ний в бикристаллах в процессе их охлаждения и нагрева (Рис. 5.9). Как уже



205

Рисунок 5.9 — Сдвиговое напряжение в бикристаллах с ГЗ кручения (a) и
наклона (b) в зависимости от температуры.

было сказано, все три компоненты нормальных напряжений контролируются
равными нулю, в связи с чем их значения не превышают ±20 МПа.

Когда материал находится в состоянии аустенита, сдвиговые напряжения
𝜏𝑥𝑧 и 𝜏𝑦𝑧 для бикристалла с ГЗ наклона намного выше (∼100 МПа и ∼140 МПа,
соответственно), чем 𝜏𝑥𝑦, которое близко к нулю. В случае ГЗ кручения, на­
против, 𝜏𝑥𝑦 очень высок (∼190 МПа), а две другие компоненты близки к нулю
(Рис. 5.9). По-видимому, такое различие в распределении напряжений в фазе B2
приводит к формированию различных вариантов мартенсита в бикристаллах.
В отличие от бикристалла с ГЗ наклона, формирование мартенситных доме­
нов в материале с ГЗ кручения приводит к резкому увеличению значений 𝜏𝑥𝑦

и 𝜏𝑦𝑧, которые при дальнейшем нагреве вновь уменьшаются. Напряжения 𝜏𝑥𝑦

и 𝜏𝑥𝑧 для бикристаллов с ГЗ кручения и наклона, соответственно, после ОМП
возвращаются к исходным значениям, наблюдаемым до охлаждения. В то же
время, после нагрева, 𝜏𝑦𝑧 в бикристалле с ГЗ наклона падает до нулевого значе­
ния, что свидетельствует об изменении распределения напряжений в материале
после ПМП и ОМП. Полученные результаты позволяют предположить, что ГЗ
определяет формирование определенных вариантов, а некоторые ГЗ могут за­
медлять переход, требуя охлаждения до очень низких температур.

Действительно, не все ГЗ способствуют зарождению мартенситной фа­
зы [270]. По мнению Уэды и др. [271], симметричные крупные мартенситные
варианты, образующиеся вблизи ГЗ наклона, должны способствовать МП, но
из-за невыполнения условия совместности ГЗ кручения тормозят образование
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мартенситной фазы. Авторы отметили, что в этом случае вблизи ГЗ круче­
ния образуется множество мелких нерегулярных вариантов. Отметим, что в
настоящем исследовании также наблюдается образование доменов в зернах би­
кристалла с ГЗ кручения (Рис. 5.6), что согласуется с результатами экспери­
ментального исследования. Это свидетельствует о том, что в отличие от ГЗ
наклона, приводящих к зарождению только одного типа мартенситных вари­
антов в каждом зерне, исследуемая ГЗ кручения не способствует образованию
мартенситной фазы, что приводит к формированию различных вариантов в
пределах одного кристалла. Такое поведение материала можно объяснить тем,
что по сравнению с винтовыми дислокациями, формирующими ГЗ кручения,
краевые дислокации ГЗ наклона создают области с более высокими упругими
деформациями, которые способствуют МП при более высоких температурах.

5.3 Выводы по главе 6

ЗГ сегрегации могут существенно влиять на характеристики МП в в спла­
вах с ЭПФ на основе NiTi. В частности, сегрегации в ГЗ приводят к значительно­
му снижению температур МП. Этот эффект более выражен для ЗГ сегрегации
Ni, так как формирование аморфного слоя в ГЗ приводит к отсутствию мест
зарождения мартенсита вблизи ГЗ.

Тип ГЗ оказывает существенное влияние на температуры МП в бикри­
сталлах NiTi. Так, температуры начала и конца ПMП и ОMП в бикристалле с
ГЗ кручения Σ25 значительно ниже по сравнению с бикристаллом с ГЗ наклона
Σ25.

Дислокации играют важную роль в зарождении мартенсита. Краевые дис­
локации ГЗ наклона создают благоприятные поля напряжений [258; 262] и по­
этому такие границы более эффективны в зарождении мартенсита чем ГЗ кру­
чения с винтовыми дислокациями.

Наряду с прямым переходом B2 → B19’, ПМП происходит также через
образование ПФ (B2 → ПФ → B19’), в то время как ОMП представляет собой
одноступенчатый переход B19’ → B2. Как ПФ → B19’, так и B19’ → B2 яв­
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ляются превращениями первого рода, в то время как B2 → ПФ имеет черты
перехода второго рода.

Результаты хорошо согласуются с экспериментальными, представленны­
ми в [271]. ПМП в бикристалле с ГЗ наклона инициируется при гораздо более
высоких температурах по сравнению с бикристаллом с ГЗ кручения. Из-за ма­
лых размеров расчетных ячеек бикристаллы NiTi, рассмотренные здесь, мож­
но отнести к материалу с НК структурой, поэтому температура начала ПМП-2
значительно ниже, чем та, которая наблюдается экспериментально для крупно­
зернистых образцов [271].
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Глава 6. ГЗ и межфазные границы в неметаллических
наноматериалах

6.1 Деформация бикристаллов Si с ГЗ наклона и кручения

6.1.1 Моделирование деформации бикристаллов Si

На Рис. 6.1 показаны расчетные ячейки для монокристалла и бикристал­
лов Si с ГЗ кручения Σ25(001)[001] или наклона Σ25(710)[010]. Образцы имеют
V-образную насечку. Размерность расчетных ячеек составляет 15,3 × 3,8 × 54,3
нм3. ГЗ расположены параллельно плоскости xy (Рис. 6.1b). Зерна бикристал­
лов имеют одинаковый размер. ГЗ кручения Σ25 построена с использованием
модели решетки совпадающих узлов путем поворота верхнего зерна на +8,13∘ и
нижнего зерна на -8,13∘ относительно оси [001], как показано на Рис. 6.2a. Ана­
логично, для введения ГЗ наклона верхнее и нижнее зерна ячейки поворачива­
ются на углы +8,13∘ и -8,13∘ относительно оси [010], соответственно (Рис. 6.2b).

На левой поверхности образцов (параллельно плоскости yz ) вводится кон­
центратор напряжений в виде насечки вдоль направления y. Она расположена
в той же плоскости xy, что и введенная ранее ГЗ. Глубина насечки составляет
2 a, где a – постоянная решетки Si. В направлениях y и z накладываются пе­
риодические граничные условия. Вдоль оси x используются свободные гранич­
ные условия для моделирования бесконечной бикристаллической пленки. Вза­
имодействия между атомами Si описываются потенциалом Стиллингера-Вебе­
ра [272].

Исходные образцы сначала релаксируются, чтобы получить состояние с
минимальной потенциальной энергией. Затем они выдерживаются при посто­
янной температуре в 300 К при нулевых компонентах тензора нормальных на­
пряжений с помощью изотермически-изобарического ансамбля в течение 40 пс.
После достижения равновесия, система находится в статистическом ансамбле
постоянного объема и температуры (микроканонический ансамбль), и к ней
прикладывается одноосная растягивающая деформация вдоль направления z с
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Рисунок 6.1 — Исходные расчетные ячейки монокристалла и бикристалла Si.

Рисунок 6.2 — Атомы у ГЗ наклона в верхнем зерне исходного бикристалла
(вид в направлении [010]) и атомы нижнего зерна у ГЗ кручения (вид в

направлении [001]).
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постоянной скоростью деформации 108 с−1. Поскольку в направлении x приме­
няется условие свободной границы, несмотря на использование микроканони­
ческого ансамбля, объем образцов изменятся в процессе деформации за счет
коэффициента Пуассона.

6.1.2 Кривые деформации и модуль Юнга бикристаллов Si

На Рис. 6.3 показаны зависимости напряжения от деформации, получен­
ные в процессе растяжения при 300 K дефектных и бездефектных нанопленок
Si. Для монокристаллов кривые деформации изображены линиями без симво­
лов, а для бикристаллов – с символами. Установлено, что для монокристалла
без насечки прочность на разрыв составляет примерно 11,8 ГПа, что близко к
показателю для тонкой пленки монокристалла Si, подвергнутой нагрузке вдоль
направления [011] (13 ГПа) [273]. Прочность бикристалла без насечки, но с ГЗ
наклона несколько ниже (10 ГПа), в то время как для соответствующего образ­
ца с ГЗ кручения прочность на разрыв сопоставима с прочностью бездефектной
нанопленки Si. Это объясняется тем, что как для бикристалла с ГЗ кручения,
для бездефектной нанопленки плоскость (001) остается перпендикулярна на­
правлению нагрузки в обеих зернах, хотя кристаллографическая ориентация в
них различна.

При наличии насечки прочность на разрыв монокристалла снижается на
40%, что даже ниже прочности бикристаллов, поскольку растяжение монокри­
сталла происходит в другом кристаллографическом направлении, по сравнению
с бикристаллическим образцом. Для бикристаллов с ГЗ кручения прочность на
разрыв за счет насечки снижается на 20%, в то время как для образцов с ГЗ
наклона она остается практически неизменной. Другими словами, наличие на­
сечки в нанопленке Si с ГЗ кручения более негативно сказывается на прочности,
чем в случае с ГЗ наклона.

Интересно, что наклон кривой деформации в упругой области, т.е. модуль
Юнга, E, монокристалла резко уменьшается при наличии насечки и становит­
ся ниже, чем у бикристаллических нанопленок. Такое значительное уменьше­
ние E, вероятно, связано с влиянием неоднородности структуры у поверхно­
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Рисунок 6.3 — Зависимость напряжения от деформации при одноосном
растяжении образцов Si, содержащих ГЗ кручения или наклона, с насечкой
или без нее. Для сравнения также приведены соответствующие кривые для

монокристаллов Si без насечки и с насечкой.
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сти, вызванной присутствием насечки. Ранее было установлено, что упругие
константы тонких пленок Si снижаются под действием неоднородности вблизи
поверхности, вызванной смещением атомов в таких областях [274]. Подобное
явление ранее наблюдалось при МД моделировании деформации нанопленок Si
с микронасечками в работе [275].

Для подтверждения результатов моделирования были рассчитаны моду­
ли Юнга E для монокристаллов и бикристаллов Si с использованием теорети­
ческой модели, а затем они сравнивались с соответствующими значениями E,
полученными в результате МД-моделирования. Теоретически E объемного мо­
нокристалла Si может быть рассчитан по следующей формуле:

1

𝐸ℎ𝑘𝑙
= 𝑠11 − 2[(𝑠11 − 𝑠12)−

1

2
𝑠44](𝑚

2𝑛2 + 𝑛2𝑝2 +𝑚2𝑝2), (6.1)

где m, n и p представляют собой направляющие косинусы, т. е. косинусы угла
между интересующим направлением [hkl ] и осями X, Y и Z, соответственно, а s𝑖𝑗
это коэффициенты упругости для неповернутых осей координат. Значения s𝑖𝑗
взяты из работы [276]. Эффективные модули объемных бикристаллов могут
быть оценены с помощью закона Гука [277]:

E𝑒𝑓𝑓 = fEI(E*)−1EII + (1− f )EII(E*)−1EI, (6.2)

где f – объемная доля каждого зерна в расчетной ячейке, а E* = (1 − f )EI +

fEII. Матрицы EI и EII это модули упругости для верхнего и нижнего зерна,
соответственно, и могут быть рассчитаны по уравнению 6.1.

Для монокристаллов величина E в направлении [001], полученная из за­
висимости напряжения от деформации на Рис. 6.3, равна 105,5 ГПа, в то время
как при использовании уравнения 6.1 для объемного монокристалла E001 со­
ставляет 130 ГПа. В случае объемного бикристалла Si с ГЗ кручения расчетное
эффективное значение E001 составляет 115 ГПа. Однако, судя по кривой де­
формации, E нанопленки с ГЗ кручения составляет 97,7 ГПа. Аналогично, для
случая объемного бикристалла с ГЗ наклона расчетное значение E001 состав­
ляет 118 ГПа, в то время как результат испытания на растяжение показывает,
что E составляет 96,4 ГПа.

Значения, рассчитанные путем моделирования нанопленок, несколько ни­
же, чем E, найденные теоретически для объемных образцов. Это расхождение,
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Рисунок 6.4 — Распределение растягивающих напряжений в монокристалле Si
без насечки при различных степенях деформации (300 K).

вероятно, связано с эффектом поверхности и присутствием ГЗ, что не учитыва­
ется в уравнении 6.2. Подобное расхождение было также обнаружено Фуджи и
Акинавой [275]. Они показали, что жесткость тонких пленок Si, рассчитанная с
помощью МД, оказывается значительно меньше, чем рассчитанная с помощью
метода конечных элементов, поскольку поверхность оказывает существенное
влияние на деформационное поведение, которое не учитывается в последнем
методе. В целом модули упругости образцов Si, полученные в результате МД­
моделирования при их растяжении, близки к теоретически рассчитанным зна­
чениям.

6.1.3 Особенности разрушения образцов с ГЗ и концентратором
напряжений

Для всех исследованных образцов наблюдается практически линейное уве­
личение растягивающего напряжения с ростом деформации вплоть до разру­
шения. В целом, Si классифицируется как хрупкий материал при комнатной
температуре, и его пластическая деформация редко наблюдается в эксперимен­
тах. Однако моделирование на атомном уровне показывает, что когда монокри­
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сталл Si подвергается растягивающей нагрузке, он претерпевает пластическую
деформацию вблизи предела упругости через механизм скольжения дислока­
ций (Рис. 6.4) под углом 45∘ к направлению приложения нагрузки. Подобное
пластическое поведение было отмечено в литературе по МД-моделированию Si
и в основном объясняется используемыми эмпирическими потенциалами.

Одним из ключевых факторов возникновения пластического поведения
в рассмотренных нанопленках кремния является высокая скорость деформа­
ции (108 с−1) при МД моделировании, которая практически недостижима в
эксперименте. В этих условиях, по видимому, энергетический барьер зарожде­
ния и распространения трещины в материале оказывается выше, чем барьер
зарождения и скольжения дислокаций, которые могут стать активными до то­
го, как произойдет хрупкое разрушение. Кроме того, Бернштейн и Хесс [278]
показали, что некоторые межатомные потенциалы, такие как потенциал Стил­
лингера-Вебера, используемый в данной работе, имеют тенденцию приводят к
вязкоподобному поведению кремния при разрушении.

В отличие от кремния, в пластичных металлах генерация дислокаций про­
исходит гораздо интенсивнее, что приводит к появлению областей с разупоря­
доченной структурой [196]. Кроме того, пластическая деформация металлов
часто сопровождается формированием шейки, чего не наблюдается в хрупких
полупроводниках. В случае монокристалла Si распространение полосы сдвига,
вызванной скольжением дислокаций, происходит с очень большой скоростью,
и формирование шейки не наблюдается. Такое пластическое поведение непо­
средственно до разрушения слабо отражается на кривых деформации и не ока­
зывает существенного влияния на предел прочности. Таким образом показано,
что несмотря на экспериментальные работы, демонстрирующие на макроуровне
хрупкое разрушение Si, на атомарном уровне разрушение инициируется за счет
скольжения дислокаций.

Как и в случае монокристалла Si, в бикристаллах, вне зависимости от
типа ГЗ, пластическая деформация при 300 K происходит за счет скольжения
дислокаций. Формирование шейки также слабо выражено. Однако в отличие от
монокристалла, разрушение которого происходит внутри единственного зерна,
разрушение бикристалла с ГЗ наклона осуществляется с выброса полосы сдвига
из одной из границ, как показано на Рис. 6.5.
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Рисунок 6.5 — Распределение напряжений в бикристалле Si без начечки с ГЗ
наклона при различных степенях деформации (300 K)

Рисунок 6.6 — Распределение напряжений в монокристалле с насечкой при
различных степенях деформации (300 K).



216

Рисунок 6.7 — Распределение напряжений вблизи ГЗ кручения (вверху) и
наклона (внизу) в бикристаллах с насечкой при различных степенях

деформации (300 K).

Ковалентный тип связи в кремнии определяет его повышенную прочность
и жесткость. Более низкая жесткость образцов с ГЗ по сравнению с монокри­
сталлом (Рис. 6.3) объясняется анизотропностью ковалентных связей и разли­
чием в кристаллографической ориентации зерен [279—281]. Считается, что Si
является хрупким из-за направленного характера ковалентных связей. Одна­
ко введение ГЗ приводит к изменению кристаллографической ориентации, и
следовательно, к изменению ориентации ковалентных связей. В то же время
бикристалл с ГЗ наклона разрушается при значительно меньших напряжениях
и деформациях нежели бикристалл с ГЗ кручения. Атомное несоответствие в
ГЗ наклона создает значительные локальные поля упругих напряжений, способ­
ствующие зарождению дислокаций в ГЗ. В то же время винтовые дислокации
ГЗ кручения не создают существенных напряжений, и критическое напряже­
ние, необходимое для зарождения дислокации, очень близко к значению для
монокристалла. Это приводит к близкому пределу прочности, но, из-за нали­
чия ГЗ, большей деформации на разрыв, чем для монокристалла Si (Рис. 6.3).

Распределения напряжений в монокристалле и бикристалле с ГЗ наклона
при разных степенях деформации, приведенные на Рис. 6.4 и Рис. 6.5, соответ­
ственно, демонстрируют, что перед скольжением локальные участки структуры
с высокими и низкими напряжениями беспорядочно распределены в монокри­
сталле Si, в то время как в бикристалле это не наблюдается, и структура на­
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гружена практически однородным образом. В то же время еще до деформации
заметно, что атомы в ГЗ наклона напряжены значительно сильнее чем атомы
внутри зерен. В процессе деформации, чтобы уменьшить напряжения в обла­
сти ГЗ, происходит смещение атомов со своих исходных положений. Это, в свою
очередь, создает благоприятные условия для зарождения дислокаций с ГЗ на­
клона при более низких деформациях по сравнению с монокристаллом. В целом
можно сделать вывод, что ГЗ наклона снижают прочность Si.

На Рис. 6.6 приведены структуры монокристалла, имеющего насечку на
поверхности, при различных степенях деформации. Обнаружено, что разруше­
ние монокристалла не начинается с насечки, как можно было бы ожидать. В
данном случае, подобно соответствующей модели без насечки, деформация и
последующее разрушение образца происходит путем скольжения дислокаций,
зарождающихся с поверхности. Несмотря на присутствие насечки, повышенных
напряжений вблизи ее вершины не наблюдается, что связано с малым размером
насечки и относительно большим углом раствора насечки. В то же время счита­
ется, что критическое напряжение для раскрытия и распространения подобного
надреза выше, чем для дислокационного скольжения. Последним объясняется
зарождение дислокаций на поверхности, а не от насечки. Подобное явление
также было описано в работе Тауло [282]. В ней сообщается, что разрушение
монокристалла Si с трещиной на поверхности происходит за счет скольжения
дислокаций <111>. Как было отмечено ранее, в монокристалле, вблизи верши­
ны насечки концентрации напряжений нет. Однако при увеличении ее глубины
до 3a, напряжения концентрируются у вершины насечки, и дислокации зарож­
даются именно с вершины и распространяются в направлении <111>. Это дока­
зывает, что глубина насечки оказывает значительное влияние на место начала
скольжения дислокаций. Наличие глубокой насечки негативно сказывается на
прочности монокристаллов Si при растяжении, в то время как насечка малого
размера практически не приводит к ослаблению нанопленки.

Бикристаллы Si с насечкой, лежащей в плоскости ГЗ, разрушаются хрупко
вдоль этой плоскости (Рис. 6.7). Когда напряжение превышает предел прочно­
сти, сначала рвутся связи Si-Si вблизи вершины насечки, что приводит к ре­
лаксации материала в этой области, как видно из распределения напряжений
в образцах (Рис. 6.7). После этого сформировавшаяся трещина распространя­
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ется дальше вглубь нанопленки вдоль плоскости ГЗ, что приводит к хрупкому
разрушению образцов.

Разрушение бикристаллов с насечкой отличается от разрушения моно­
кристаллов Si и бикристаллов Si без насечки, где наблюдалось дислокацион­
ное скольжение. Это обусловлено присутствием концентратора напряжений на
краю ГЗ, запускающего цепной механизм разрыва химических связей на вер­
шине трещины, что приводит к быстрому разрушению образцов. Этим обуслов­
лено уменьшение прочности на разрыв и предельной деформации бикристаллов
с насечкой. Однако стоит отметить, что в случае расположения насечки не в
плоскости ГЗ, картина вероятнее всего выглядела бы иначе, и наблюдалось бы
дислокационное скольжение.

6.1.4 Влияние температуры на деформацию бикристаллов Si

Далее изучается влияние температуры на механические свойства бикри­
сталлов Si в сравнении с монокристаллом Si. В данном случае результаты моде­
лирования при температуре 600 K сравниваются с результатами, полученными
при комнатной температуре (Рис. 6.8). При увеличении температуры от 300 K
до 600 K все образцы становятся менее жесткими (наклон кривых уменьшает­
ся), и их предельная прочность значительно снижается.

Для нанопленок с насечками и ГЗ при 600 K, как и при комнатной темпера­
туре, хрупкое разрушение происходит путем распространения трещины вдоль
ГЗ, пластическая деформации не наблюдается. Для монокристалла с насечкой
разрушение по-прежнему происходит путем скольжения дислокаций. Однако
деформация до разрушения значительно возрастает. Таким образом, темпера­
тура оказывает сильное влияние на жесткость и предельную прочность Si, но
в пределах рассмотренного интервала температур не меняет механизм их раз­
рушения.
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Рисунок 6.8 — Кривые деформации для монокристалла с насечкой и
бикристалла с ГЗ наклона и насечкой в процессе их растяжения при

температуре 300 K и 600 K.
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Рисунок 6.9 — Расчетная ячейка бислойной системы кремния и аморфного
нитрида кремния (Si/a-Si3N4). Слева пора отсутствует, в середине пора

введена в кремний вблизи межфазной границы, а справа пора расположена на
межфазной границе.

6.2 Влияние температуры и микропористости на межфазное
разрушение Si/a-Si3N4

6.2.1 Моделирование бислойных структур

На Рис. 6.9(a) показана расчетная ячейка бислойной системы кремния и
аморфного нитрида кремния (Si/a-Si3N4), а на Рис. 6.9(b) и Рис. 6.9(c) показа­
ны системы с порой в слое Si вблизи границы раздела фаз и с порой на самой
границе, соответственно. Размеры системы следующие: 14× 13× 58 Å3. Размер
пустот составляет примерно 2a в длину по направлению y и a в толщину по
направлению x, где a — постоянная решетки Si. Поры являются сквозными по
направлению 𝑧. В случае поры в слое Si, она расположена на расстоянии пример­
но 2a от границы раздела. Пора на границе раздела симметрична относительно
границы раздела; половина дефекта лежит в слое Si, а другая половина – в слое
Si3N4. Периодические граничные условия применяются в направлениях y и z,
а свободные граничные условия используются на поверхностях параллельных
плоскости yz для получения бесконечной тонкой пленки. Взаимодействия меж­
ду атомами Si-Si и Si-N описываются потенциалом Терсоффа, который хорошо
себя зарекомендовал при моделировании подобных систем [283].
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До построения бислойной системы создаются отдельные слои чистого Si и
кристаллического нитрида кремния Si3N4, после чего они объединяются путем
приложения к слоям сжимающей нагрузки. Оба кристаллических слоя, Si и
Si3N4, имеют размерность 70× 13× 58 Å3. Изначально структуры релаксируют
для получения состояния с минимальной локальной потенциальной энергией.
Затем системы выдерживаются при постоянной температуре 300 К и нулевых
нормальных напряжениях с помощью изотермически-изобарического ансамбля
в течение 40 пс. После достижения равновесия обе системы моделируются в
каноническом ансамбле постоянного объема и температуры.

Для получения аморфного слоя a-Si3N4 слой Si3N4 с кристаллической
структурой расплавляется и затем закаливается согласно процедурам, описан­
ным в работе [284]. Моделирование процесса отжига в данном случае схоже с
тем, которое провела группа де Брито Мота [285] с использованием того же
силового поля. Они показали, что структурные свойства a-Si3N4 согласуются с
экспериментальными результатами.

Таким образом, в данном исследовании процесс плавления и закалки осу­
ществляется путем нагрева кристаллического Si3N4 до 8000 К в течение 20 пс с
использованием термостата Ланжевена. Затем он быстро охлаждается до темпе­
ратуры 3000 К в течение 10 пс и выдерживается при этой температуре в течение
500 пс. После этого слой Si3N4 охлаждается в течение 10 пс до комнатной тем­
пературы (300 К). После получения a-Si3N4 его дополнительно выдерживают
при постоянной температуре 300 К в течение 10 пс.

Изначально слой a-Si3N4 находится с на расстоянии 6 Å от слоя Si. Такое
большое межфазное расстояние выбрано для того, чтобы у атомов на перио­
дических границах было достаточно времени для перестроения и релаксации
структур, особенно аморфной. После этого слои постепенно сближают (до 2 Å),
чтобы сформировать границу раздела. Межфазное расстояние в 2 Å выбрано
как среднее значение длин связей Si-Si и Si-N, которые составляют 2,35 Å и
1,70 Å, соответственно. Далее полученная бислойная система релаксируется в
ансамбле NVT в течение 10 пс. Поскольку из-за несоответствия решеток фаз
на границе раздела присутствуют участки с высокими напряжениями, энергия
всей системы минимизируется и снова применяется ансамбль NVT для дости­
жения равновесного состояния структур.
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Рисунок 6.10 — Кривые зависимости растягивающего напряжения от
деформации бислойного образца Si/a-Si3N4 при различных температурах

деформирования (300 K ÷ 600 K).

После создания равновесных структур, они деформируются путем растя­
жения и сдвига. Для приложения растягивающей (сдвиговой) нагрузки слой
атомов a-Si3N4 толщиной 5 Å в верхней части и слой атомов Si той же толщины
в нижней части фиксируют, а затем к верхнему слою a-Si3N4 прикладывается
пошаговое смещение в направлении x (y). Процесс деформации образцов осу­
ществляется со скоростью 0,002 пс−1 до их разрушения.

6.2.2 Энергия межфазной границы и влияние температуры на
механизм разрушения

Энергия межфазной границы для определенной пары пленка/подложка
является важной характеристикой и, например, для металлической пленки на
керамике она обычно составляет небольшую величину 0,5-2 Дж·м−2 [286]. Меж­
фазная энергия системы Si/a-Si3N4 может быть рассчитана с помощью следую­
щего уравнения



223

Рисунок 6.11 — Атомная структура Si/a-Si3N4 при различных степенях
растягивающей деформации в процессе нагружения образца при температуре

(a) 300 K и (b) 600 K.

𝑊 = (ESi + ESi3N4
− EBi)/A, (6.3)

где E Si, E Si3N4
и EBi – полная энергия отдельных слоев Si, a-Si3N4 и комбиниро­

ванного слоя Si/a-Si3N4, соответственно, а A – площадь межфазной границы.
Установлено, что энергия межфазной границы W системы Si/a-Si3N4 состав­
ляет 1,41 Дж·м−2, что близко к энергии 1,39 Дж·м−2, рассчитанной ранее для
аналогичной системы Si и аморфного кремнезема [287].

На Рис. 6.10 показаны зависимости напряжения от деформации, получен­
ные для образцов Si/a-Si3N4 в процессе их растяжения при различных тем­
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пературах (от 300 K до 600 K). С ростом температуры прочность на разрыв
Si/a-Si3N4 снижается на 20%. Резкое падение прочности происходит при увели­
чении температуры от 500 K до 600 K.

Такое поведение бислойного материала можно объяснить резким умень­
шением прочности a-Si3N4 при более высоких температурах. При температурах
300 K и 400 K, когда напряжение превышает критическое значение, атомные
связи на границе раздела разрываются и происходит разрушение по границе
раздела, как показано на Рис. 6.11(а). Однако при повышении температуры до
500 K и 600 K прочность a-Si3N4 значительно снижается и становится ниже, чем
прочность границы раздела. Поэтому разрушение образца происходит внутри
фазы a-Si3N4, а не по границе раздела (Рис. 6.11(b)). Полученные результаты
согласуются с экспериментальными наблюдениями в работе [288]. Кроме того,
схожая температурная зависимость прочности a-Si3N4 была ранее описана Ляо
с соавторами [289]: при скорости деформации 0,0025 пс−1 с увеличением темпе­
ратуры от 300 K до 600 K предел текучести a-Si3N4 уменьшался на 16%.

При высокотемпературной деформации разрушение происходит вблизи
верхней грани образца (Рис.6.11b). Поскольку верхние слои атомов фиксиро­
ваны в процессе деформации, то атомы вблизи этих закрепленных слоев ис­
пытывают большие напряжения по сравнению с удаленными атомами. Также
отмечается, что при степени деформации 21% слой Si после разрушения сжи­
мается до первоначального размера. Это объясняется тем, что при разрушении
часть упругой энергии, запасенной в Si в процессе деформации, высвобождает­
ся, и слой Si возвращается к своему первоначальному размеру.

6.2.3 Особенность разрушения при одноосном растяжении
перпендикулярно межфазной границе

В данном подразделе описываются результаты изучения влияния пор на
характер разрушения образцов Si/a-Si3N4 в процессе растяжения образцов пер­
пендикулярно границе раздела фаз при двух различных температурах (300 К
и 600 К). Как видно из кривых деформации на Рис. 6.12, наличие поры в слое
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Рисунок 6.12 — Кривые зависимости растягивающего напряжения от
деформации системы Si/a-Si3N4 с порами в слое Si вблизи границы раздела и

непосредственно в межфазной границе при нагружении образцов при
температурах 300 К и 600 К. Для сравнения также приводятся

соответствующие кривые для образцов без пор.
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Рисунок 6.13 — Распределение напряжений в системе Si/a-Si3N4 с порой
вблизи межфазной границы при (a) 𝜀 = 0 и (b) 𝜀 = 0,177 в процессе

растяжения образца при 300 K.

Si вблизи границы раздела не оказывает существенного влияния на прочность
и механизм разрушения образцов при холодной деформации (300 К).

На Рис. 6.13 показаны распределения напряжений в образцах Si/a-Si3N4 с
порой в слое Si при различных степенях деформации в случае растяжения при
300 К. Видно, что при степени деформации 0,177 высокие локальные напряже­
ния наблюдаются для атомов по краям поры, справа и слева нее (окрашены в
красный цвет), тогда как атомы Si, находящиеся сверху и снизу от поры, на­
ходятся под меньшими напряжениями (окрашены в зеленый цвет). При этом
напряжения на границе раздела, находящейся сверху на определенном расстоя­
нии от поры, также оказываются низкими. Поэтому разрушение образца начи­
нается с образования трещины по краям поры, которая затем распространяется
на границу раздела и в конечном итоге приводит к межфазному разделению.

Однако при повышении температуры до 600 К, предельная прочность и
деформация разрушения существенно снижаются (Рис. 6.12), а механизм раз­
рушения остается прежним, вдоль межфазной границы.

В случае высокотемпературной деформации, в слое Si с края поры наблю­
дается испускание дислокаций, а первая трещина образуется на границе раздела
фаз, что видно на участке межфазной области, выделенной зеленым цветом на
Рис. 6.14. Такой механизм разрушения отличается от наблюдаемого в образце
Si/a-Si3N4 без поры, где разрушение происходит в слое a-Si3N4.



227

Рисунок 6.14 — Атомная структура Si/a-Si3N4 с порой в Si вблизи границы
раздела фаз при различных степенях деформации в процессе растяжении
образца при температуре 600 K. Область зарождения трещины выделена

зеленым цветом.

Наличие области с высокой плотностью дислокаций вблизи границы раз­
дела объясняет нелинейность зависимости напряжения от деформации перед
разрушением (Рис. 6.12). Адгезия межфазной границы зависит от множества
факторов, таких как шероховатость поверхности, загрязнение и сила сцепле­
ния атомов фаз. При температуре 600 К поры на границе раздела существенно
уменьшают прочность межатомных связей. В этом случае межфазная граница
становится слабее, чем прочность слоя a-Si3N4, что приводит к разрушению по
границе раздела, а не в слое a-Si3N4, как наблюдалось в образце без поры. По­
скольку такое разрушение является хрупким, для кривых деформации образца
Si/a-Si3N4 с порой в границе наблюдается более низкое значение деформации
до разрушения, чем в случае когда пора находится в слое Si вблизи границы
раздела.

Анализ эволюции структуры Si/a-Si3N4 с порой у границы в процессе на­
гружения образца при 600 К (Рис. 6.14) демонстрирует, что микротрещина,
зародившаяся на межфазной границе в правой части образца, распространя­
ется вдоль нее и достигает поры. Когда трещина объединяется с порой, вся
система моментально разрушается, что говорит о негативном влиянии пор на
прочность межфазной границы.

Также было проведено дополнительное МД моделирование, направленное
на изучение влияния расстояния поры в Si от границы раздела. Выяснилось, что
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Рисунок 6.15 — Символами показана зависимость напряжения от деформации
системы Si/a-Si3N4 с порой в слое Si вблизи границы раздела или

непосредственно на межфазной границе в процессе их сдвигового нагружения
при температурах 300 К (черный цвет) и 600 К (красный цвет). Для

сравнения сплошными линиями приведены соответствующие зависимости для
образцов без поры.
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пора в слое Si должна находиться достаточно близко к границе раздела, чтобы
оказывать отрицательное влияние на прочность Si/a-Si3N4 при растяжении.

Когда пора находится на границе раздела, при растяжении образца пер­
пендикулярно ей, предельная прочность системы Si/a-Si3N4 уменьшается на
20%, и происходит хрупкое разрушение вдоль границы при обеих рассмотрен­
ных температурах. Снижение прочности на разрыв связано с наличием пор на
границе раздела, которые уменьшают количество межфазных связей между
двумя разнородными материалами и, таким образом, снижают прочность меж­
фазного сцепления. Кроме того края пор, справа и слева, выступают допол­
нительными концентраторами напряжений при одноосном растяжении. Проч­
ность межфазной границы, таким образом, становится ниже прочности аморф­
ного слоя a-Si3N4. Поэтому вместо вязкого разрушения в слое a-Si3N4, образец
разрушается хрупко вдоль границы. Это различие в механизме разрушения
отражается и на кривых растяжения (Рис. 6.12). Как видно, сразу после до­
стижения предельной прочности, наблюдается резкое падение напряжений для
системы с порой на границе раздела фаз.

Таким образом, пористость межфазной границы более негативно сказыва­
ется на прочности, чем пористость в слое Si вблизи границы раздела, особенно
при комнатной температуре 300 К. Когда поры расположены в слое Si, при
низкой температуре, они не оказывают существенного влияния на межфазную
прочность, однако при повышении температуры, прочность значительно снижа­
ется. В то же время, если поры расположены на границе раздела, то независимо
от температуры ее прочность существенно ослабевает.

Дальнейшие исследования были проведены с целью изучения влияния на­
личия обоих типов пор на характер разрушения системы Si/a-Si3N4. Когда пора
в слое Si достаточно удалена от другой поры, находящейся на межфазной гра­
нице, отрицательный эффект от последней доминирует. Однако если оба этих
дефекта расположены близко друг к другу, разрушающий эффект определяет­
ся присутствием обеих пор примерно в равной степени.
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Рисунок 6.16 — Атомная структура Si/a-Si3N4 при степенях деформации (a)
𝜀 = 0,0, (b) 𝜀 = 0,055 и (c) 𝜀 = 0,190 в процессе сдвигового нагружения

образца в плоскости xy при 300 K. Вертикальная полоса атомов меченых
красным цветом введена для иллюстрации процесса деформации.

6.2.4 Сдвиговая деформация НК пленки с межфазной границей

В данном подразделе рассматривается влияние пористости и температу­
ры на разрушение системы Si/a-Si3N4 при сдвиговом нагружении образцов в
плоскости xy. Показано отличие в механизмах деформации при смене моды де­
формации с растяжения на сдвиг.

На Рис. 6.15 приведены зависимости напряжения от деформации, полу­
ченные для температур 300 и 600 K и различного расположения пор в образце
Si/a-Si3N4. Видно, что при температуре 300 K, в интервале небольших степеней
деформации, обозначенном на рисунке как область I, напряжение линейно рас­
тет с увеличением деформации, то есть образец деформируется упруго. Однако
по мере увеличения деформации кривые проявляют нелинейность (область II).
Это обусловлено пластическим течением слоя a-Si3N4, когда перестроения ато­
мов в аморфном слое приводят к снижению напряжений [281].

В конце области II напряжения достигают максимального значения, и на­
чинается другая стадия деформации (область III). Здесь напряжения сначала
уменьшаются, а затем демонстрируют колебания. Такая осцилляция более за­
метна при более низкой температуре деформации. При достижении предельной
прочности межатомные связи на границе раздела Si и a-Si3N4 разрываются,
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что приводит к проскальзыванию верхнего и нижнего слоев друг относительно
друга, и, следовательно, релаксации материала. При дальнейшей деформации
образуются новые связи между атомами двух слоев и напряжение возрастает.
Однако когда достигается критическое напряжение, снова происходит межфаз­
ное проскальзывание. Этим объясняется флуктуационное поведение напряже­
ний при сдвиговой деформации образцов Si/a-Si3N4.

О разрыве и последующем повторном формировании атомных связей на
границе раздела можно судить по изменению атомной структуры межфазной
области Si/a-Si3N4 в процессе сдвиговой деформации. На Рис. 6.16 на примере
бислойной системы без пор показаны соответствующие атомные структуры при
различных степенях деформации при 300 К. Изначально вертикальная линия
атомов, выделенная красным цветом, показывает, что на начальном этапе оба
слоя деформируются упруго (Рис. 6.16a и b). По мере увеличения деформации
происходит межфазное проскальзывание, и вблизи границы раздела образует­
ся тонкий аморфный слой Si (Рис. 6.16c). При этом в слое a-Si3N4 пластиче­
ское течение осуществляется путем атомной перестройки, при которой связи
разрываются и затем вновь восстанавливаются. Аналогичное поведение также
наблюдается при повышении температуры от 300 K до 600 K.

Как и в случае растяжения, при сдвиговом нагружении также исследова­
лось влияние пор на границе раздела или в слое Si на деформацию Si/a-Si3N4.

Установлено, что наличие пор снижает прочность межфазной границы, но
не меняет механизма деформации. С повышением температуры критические
напряжения, необходимые для возникновения межфазного проскальзывания,
уменьшаются на 25%, что обусловлено снижением энергии активации для пере­
группировки атомов у границы и ослаблением межфазных связей. Кроме того,
термофлуктуация атомов в межфазной области при высокой температуре при­
водит к снижению энергии и напряжений, необходимых для запуска проскаль­
зывания.
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6.3 Выводы по главе 6

Предельная прочность образцов Si с ГЗ наклона при растяжении суще­
ственно ниже, чем у монокристаллической нанопленки Si. В то же время для
образца с ГЗ кручения она близка к прочности монокристалла. Низкая проч­
ность Si с ГЗ наклона обусловлена высокими локальными напряжениями в гра­
нице, которые облегчают зарождение дислокаций. Атомы в ГЗ кручения не
создают таких высоких напряжений, что тормозит испускание дислокаций и,
как следствие, приводит к высокой прочности.

Разрушение образцов Si при растяжении при комнатной температуре,
независимо от типа ГЗ, происходит путем скольжения дислокаций и выброса
полосы сдвига из границ в направлении <111>. Повышение температуры до
600 K снижает как жесткость, так и предельную прочность Si, но не влияет на
механизм разрушения бикристаллов.

Деформационное поведение и механизм разрушения бислойной наноплен­
ки Si/a-Si3N4 при ее растяжении перпендикулярно плоскости границы разде­
ла фаз зависит от температуры. При температуре 300 К система подвергается
хрупкому разрушению вдоль межфазной границы. При повышении температу­
ры до 600 К прочность на разрыв снижается на 20%, а разрушение происходит
в аморфном слое a-Si3N4.

Наличие пор вблизи или на границе раздела фаз Si/a-Si3N4 отрицательно
сказывается на ее прочности. При низкой температуре, когда пора располо­
жена в слое Si вблизи границы, она не оказывает существенного влияния на
прочность границы, но с ростом температуры прочность значительно снижает­
ся. Когда пора находится непосредственно на границе, межфазная прочность
снижается как при комнатной, так и при повышенной до 600 К температурах.

При сдвиговом нагружении бислойная пленка Si/a-Si3N4 деформируется в
три этапа: упругая деформация, пластическое течение в аморфном слое a-Si3N4

и межфазное проскальзывание. Наличие пор в границе и повышение температу­
ры снижают критические напряжения, необходимые для межфазного проскаль­
зывания.
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Заключение

Основные результаты работы заключаются в следующем:
1. Вычислены потенциал охрупчивания Δ𝐸 и энергия ЗГ сегрегаций для

различных элементов (Fe, Co, Ti, Mg или Pb) в ГЗ кручения и наклона
Al. Обнаружено, что существует зависимость Δ𝐸 от размера примесно­
го атома; атомы с меньшим или почти таким же радиусом, как у мат­
ричного элемента, упрочняют ГЗ, а с большим – охрупчивают. Напри­
мер, Co оказывает заметное упрочняющее действие, в то время как Pb
охрупчивает ГЗ. С учетом влияния ЗГ сегрегаций различных элемен­
тов рассчитаны упругие константы, описаны механизмы деформации,
а также усталостное поведение НК сплавов Al. Показано, что химиче­
ский состав ГЗ может существенно влиять на механические свойства
сплавов, например, Co, Fe и Ti в ГЗ оказывают заметный положитель­
ный эффект. Полученные результаты позволили раскрыть потенциал
инженерии ГЗ в повышении свойств НК сплавов Al.

2. При МД моделировании ИПД выявлено механическое растворение ато­
мов Zr, сегрегированных по ГЗ в НК сплаве Al-3ат.%Zr; тем самым
доказана возможность механического растворения ЗГ сегрегаций труд­
норастворимых элементов при ИПД и показано, что дислокационное
скольжение вносит больший вклад в данный процесс, чем ЗГП.

3. В процессе моделирования диффузии в НК ВЭСах Кантора CoCrFeNi
и Al(8ат.%)-CoCrFeNi установлено формирование ЗГ сегрегаций атомов
Cr и Al, соответственно. В сплаве с добавкой Al также наблюдается об­
разование нанокластеров Fe3Al. Показано, что стабилизация ГЗ сегре­
гациями, особенно атомами Al, и присутствие нанокластеров повышают
предел текучести.

4. Установлена взаимосвязь между ЭДУ и эволюцией структуры
НК ВЭСов системы Cr-Fe-Co-Ni при деформации. В сплаве
Al(8ат.%)-CoCrFeNi нанокластеры Fe3Al увеличивают ЭДУ и, соответ­
ственно, его прочность. Показано, что повышение стабильной ГЦК
структуры путем снижения содержания Fe и Cr в сплавах Cr-Fe-Co­
Ni также способствует росту ЭДУ и более высоким значением предела
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текучести. Таким образом, вычисление ЭДУ помогает объяснить эво­
люцию структуры в ходе деформации и выбрать оптимальный состав
сплава.

5. В результате достижения низкоэнергетической атомной конфигурации
жаропрочных НК ВЭСов Nb-Ti-Hf-Zr и ВЭСов Кантора Cr-Co-Ni уста­
новлена корреляция между химическим составом сплавов и атомным
упорядочением. Показано, что увеличение содержания атомов, участ­
вующих в упорядочении с образованием нанокластеров, подавляет тен­
денцию к кластеризации. Таким образом, степень упорядочения мож­
но контролировать модификацией химического состава, что важно при
разработке новых ВЭСов.

6. Наличие в ГЗ свободного объема может способствовать формированию
в НК ВЭСах ЗГ сегрегаций более крупных атомов, что, в свою очередь,
меняет состав сплава внутри зерен. Так, обогащение ГЗ атомами Hf и
Zr в НК ВЭСах системы Nb-Ta-Hf-Zr приводит к повышению в зер­
нах концентрации Ta, являющегося стабилизатором ОЦК структуры,
и, как следствие, способствует повышению предела текучести сплава.

7. Обнаружено, что нанокластеры Nb, имеющие когерентные с матрицей
границы раздела, в НК ВЭСах ZrTiNbV и ZrTiNbHf тормозят сколь­
жение дислокаций и двойникование, способствуя, таким образом, по­
вышению предела текучести. Выявлено, что нанокогерентные частицы
NbTa со структурой B2 могут упрочнять НК ВЭСы системы Nb-Ta-Hf­
Zr. Положительный эффект достигается за счет релаксации матрицы,
окружающей частицы, в то время как когерентная межфазная граница
не выступает предпочтительным местом зарождения дислокаций.

8. Установлена связь между структурой ГЗ НК сплава NiTi и темпера­
турой МП. Избыточная концентрация атомов Ni или Ti в ГЗ сильно
подавляет МП, что особенно заметно в случае ЗГ сегрегации атомов
Ni, которая приводит к формированию аморфного слоя и отсутствию
мест зарождения мартенсита вблизи ГЗ. Также обнаружено, что, по
сравнению с ГЗ наклона, ГЗ кручения значительно смещают фазовый
переход в область низких температур, что обусловлено низким уровнем
упругих напряжений вблизи границ с винтовыми дислокациями.
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9. Структура ГЗ определяет прочность слоистых наноструктур из Si. Вы­
сокие локальных напряжения в плоскости ГЗ наклона облегчают за­
рождение дислокаций, что понижает прочность таких пленок, при этом
ГЗ кручения, наоборот, не создают значительных напряжений. Влия­
ние межфазной границы на механизмы деформации и разрушения изу­
чены на примере нанопленок со слоями кристаллического Si и аморфно­
го Si3N4 при их растяжении перпендикулярно плоскости границы или
при сдвиге параллельно ей. Было выявлено, что в случае растяжения,
наличие границы раздела фаз приводит к хрупкому разрушению плен­
ки вдоль нее, но только при невысоких температурах (300 K). При этом
в случае сдвига, граница раздела способствует повышению деформиру­
емости материла за счет межфазного проскальзывание, когда достига­
ется необходимое критическое напряжение.
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Список сокращений и условных обозначений

ГЗ - Граница зерна
НК - Нанокристаллический
ЗГ - Зернограничная
КК - Крупнокристаллический
ИПД - Интенсивная пластическая деформация
ОЦК - Объемноцентрированная кубическая
ГЦК - Гранецентрированная кубическая
ГПУ - Гексагональная плотноупакованная
ЗГП - Зернограничное проскальзывание
МД - Молекулярная динамика
ВЭС - Высокоэнтропийный сплав
МК - Монте-Карло
WCP - параметр Уоррена-Каули
ФРР - Функция радиального распределения
МП - Мартенситное превращение
ЭПФ - Эффект памяти формы
ПМП - Прямое мартенситное превращение
ОМП - Обратное мартенситное превращение
ПФ - Промежуточная фаза
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[и др.] // Journal of Alloys and Compounds. — 2022. — т. 905.

215. Effect of grain boundary segregation on the deformation mechanisms and
mechanical properties of nanocrystalline binary aluminum alloys / R. I.
Babicheva [и др.] // Computational Materials Science. — 2016. — т. 117. —
с. 445—454.

216. Rahm M., Hoffmann R., Ashcroft N. Atomic and ionic radii of elements
1–96 // Chemistry–A European Journal. — 2016. — т. 22, № 41. — с. 14625—
14632.

217. Zhang L., Lu C., Tieu K. Atomistic simulation of tensile deformation behavior
of Σ5 tilt grain boundaries in copper bicrystal // Scientific Reports. — 2014. —
т. 4, № 1. — с. 5919.

218. Uncovering the softening mechanism and exploring the strengthening
strategies in extremely fine nanograined metals: A molecular dynamics study /
H. R. Peng [и др.] // Journal of Materials Science & Technology. — 2022. —
т. 109. — с. 186—196.



258

219. Koju R. K., Mishin Y. The role of grain boundary diffusion in the solute drag
effect // Nanomaterials. — 2021. — т. 11, № 9. — с. 2348.

220. Segregation of Mg, Cu and their effects on the strength of Al Σ5 (210)[001]
symmetrical tilt grain boundary / D. Zhao [и др.] // Acta Materialia. —
2018. — т. 145. — с. 235—246.

221. Li J., Yang X., Wang P. Shear-coupled grain boundary migration in bicrystal
Ni with metallic dopant segregation // Journal of Materials Research. —
2021. — т. 36. — с. 775—783.

222. Grain boundary migration and Zener pinning in a nanocrystalline Cu–Ag
alloy / R. Li [и др.] // Modelling and Simulation in Materials Science and
Engineering. — 2020. — т. 28, № 6. — с. 065017.

223. Lu Z., Klein B. M., Zunger A. Spin-Polarization-Induced Structural
Selectivity in Pd3X and Pt3X (X=3d) Compounds // Physical Review
Letters. — 1995. — т. 75, № 7. — с. 1320.

224. Vacancy-induced brittle to ductile transition of WM co-doped Al3Ti (M= Si,
Ge, Sn and Pb) / M. Zhu [и др.] // Scientific Reports. — 2017. — т. 7, № 1. —
с. 13964.

225. Gao X., Hu R., Yang J. The effect of Ni3(Cr0.2W0.4Ti0.4) particles with
DO22 structure on the deformation mode and mechanical properties of the
aged Ni-Cr-W-Ti alloy // Scripta Materialia. — 2018. — т. 153. — с. 44—48.

226. Recrystallization behavior and mechanical properties of a Cu–15Ni–8Sn (P)
alloy during prior deformation and aging treatment / Y. Shi [и др.] //
Materials Science and Engineering: A. — 2021. — т. 826. — с. 142025.

227. Nano-mechanical properties of Fe-Mn-Al-C lightweight steels / A. Rahnama
[и др.] // Scientific Reports. — 2018. — т. 8, № 1. — с. 9065.

228. Density-functional study of Fe3Al: LSDA versus GGA / F. Lechermann [и
др.] // Physical Review B. — 2002. — т. 65, № 13. — с. 132104.

229. Simultaneous strength-ductility enhancement of a nano-lamellar
AlCoCrFeNi2.1 eutectic high entropy alloy by cryo-rolling and annealing /
T. Bhattacharjee [и др.] // Scientific Reports. — 2018. — т. 8, № 1. — с. 3276.

230. Phase stability and transformation in a light-weight high-entropy alloy / R.
Feng [и др.] // Acta Materialia. — 2018. — т. 146. — с. 280—293.



259

231. Tailoring nanostructures and mechanical properties of AlCoCrFeNi2. 1
eutectic high entropy alloy using thermo-mechanical processing / I. S. Wani
[и др.] // Materials Science and Engineering: A. — 2016. — т. 675. — с. 99—
109.

232. Engineering multi-scale B2 precipitation in a heterogeneous fcc based
microstructure to enhance the mechanical properties of a Al0.5Co1.5CrFeNi1.5
high entropy alloy / S. Dasari [и др.] // Journal of Alloys and Compounds. —
2020. — т. 830. — с. 154707.

233. Wei S., Tasan C. C. Deformation faulting in a metastable CoCrNiW complex
concentrated alloy: A case of negative intrinsic stacking fault energy? // Acta
Materialia. — 2020. — т. 200. — с. 992—1007.

234. Su Y., Xu S., Beyerlein I. J. Density functional theory calculations of
generalized stacking fault energy surfaces for eight face-centered cubic
transition metals // Journal of Applied Physics. — 2019. — т. 126, № 10.

235. Li Q.-J., Sheng H., Ma E. Strengthening in multi-principal element
alloys with local-chemical-order roughened dislocation pathways // Nature
Communications. — 2019. — т. 10, № 1. — с. 3563.

236. Understanding the physical metallurgy of the CoCrFeMnNi high-entropy
alloy: an atomistic simulation study / W.-M. Choi [и др.] // npj
Computational Materials. — 2018. — т. 4, № 1. — с. 1.

237. Singh S. K., Parashar A. Defect dynamics and uniaxial tensile deformation of
equi and non-equi-atomic configuration of multi-elemental alloys // Materials
Chemistry and Physics. — 2021. — т. 266. — с. 124549.

238. Mechanical properties and deformation mechanisms in CoCrFeMnNi high
entropy alloys: A molecular dynamics study / K.-T. Chen [и др.] // Materials
Chemistry and Physics. — 2021. — т. 271. — с. 124912.

239. Cao P. Maximum strength and dislocation patterning in multi–principal
element alloys // Science advances. — 2022. — т. 8, № 45. — eabq7433.

240. Chemical short-range order strengthening mechanism in CoCrNi medium­
entropy alloy under nanoindentation / X. Yang [и др.] // Scripta
Materialia. — 2022. — т. 209. — с. 114364.



260

241. Compositional undulation induced strain hardening and delocalization in
multi-principal element alloys / J. Zhu [и др.] // International Journal of
Mechanical Sciences. — 2023. — т. 241. — с. 107931.

242. Novel Co-rich high entropy alloys with superior tensile properties / D. Wei
[и др.] // Materials Research Letters. — 2019. — т. 7, № 2. — с. 82—88.

243. Atomic-scale evidence of chemical short-range order in CrCoNi medium­
entropy alloy / L. Zhou [и др.] // Acta Materialia. — 2022. — т. 224. —
с. 117490.

244. Data-driven electron-diffraction approach reveals local short-range ordering
in CrCoNi with ordering effects / H.-W. Hsiao [и др.] // Nature
communications. — 2022. — т. 13, № 1. — с. 6651.

245. Grain growth in U–7Mo alloy: A combined first-principles and phase field
study / Z.-G. Mei [и др.] // Journal of Nuclear Materials. — 2016. — т.
473. — с. 300—308.

246. Temperature dependence of surface and grain boundary energies from first
principles / D. Scheiber [и др.] // Phys. Rev. B. — 2020. — май. — т. 101,
вып. 17. — с. 174103.

247. New modified embedded-atom method interatomic potential to understand
deformation behavior in VNbTaTiZr refractory high entropy alloy / M. S.
Nitol [и др.] // Computational Materials Science. — 2024. — т. 237. —
с. 112886.

248. Atomistic simulation of chemical short-range order in HfNbTaZr high entropy
alloy based on a newly-developed interatomic potential / X. Huang [и др.] //
Materials Design. — 2021. — т. 202. — с. 109560.

249. Effect of Ti additions on mechanical properties of NbMoTaW and
VNbMoTaW refractory high entropy alloys / Z. Han [и др.] //
Intermetallics. — 2017. — т. 84. — с. 153—157.

250. Aitken Z., Zhang Y. Revealing the deformation twinning nucleation
mechanism of BCC HEAs // MRS Communications. — 2019. — т. 9. — с. 406—
412.

251. A. R., S.K. P. Cyclic Plastic Deformation Response of Nanocrystalline BCC
Iron // Met. Mater. Int. — 2021. — т. 27. — с. 825—837.



261

252. Li X. Phase stability and micromechanical properties of TiZrHf-based
refractory high-entropy alloys: A first-principles study // Phys. Rev. Mater. —
2023. — нояб. — т. 7, вып. 11. — с. 113604.

253. Borges P. P., Ritchie R. O., Asta M. Local lattice distortions and the
structural instabilities in bcc Nb–Ta–Ti–Hf high-entropy alloys: An ab initio
computational study // Acta Materialia. — 2024. — т. 262. — с. 119415.

254. Ko W.-S., Grabowski B., Neugebauer J. Development and application of a
Ni-Ti interatomic potential with high predictive accuracy of the martensitic
phase transition // Phys. Rev. B. — 2015. — т. 92, вып. 13. — с. 134107.

255. Atomic scale processes of phase transformations in nanocrystalline NiTi shape­
memory alloys / W.-S. Ko [и др.] // Acta Materialia. — 2017. — т. 123. —
с. 90—101.

256. Yazdandoost F., Mirzaeifar R. Generalized stacking fault energy and
dislocation properties in NiTi shape memory alloys // Journal of Alloys and
Compounds. — 2017. — т. 709. — с. 72—81.

257. Phase transformations, detwinning and superelasticity of shape-memory NiTi
from MEAM with practical capability / M. Muralles [и др.] // Computational
Materials Science. — 2017. — т. 130. — с. 138—143.

258. Kashchenko M., Chashchina V. Possible Wave Processes Controlling
the Growth of Martensite Crystals at B2-B19, B2-B19’and B2-R
Transformations // Materials Science Foundations. — 2015. — т. 81/82. —
с. 3—19.

259. Honeycutt J. D., Andersen H. C. Molecular dynamics study of melting and
freezing of small Lennard-Jones clusters // Journal of Physical Chemistry. —
1987. — т. 91, № 19. — с. 4950—4963.

260. Shu Y., Bhattacharya K. The influence of texture on the shape-memory effect
in polycrystals // Acta Mater. — 1998. — т. 46, № 15. — с. 5457—5473.

261. Stukowski A., Arsenlis A. On the elastic–plastic decomposition of crystal
deformation at the atomic scale // Modelling and Simulation in Materials
Science and Engineering. — 2012. — т. 20, № 3. — с. 035012.

262. Kashchenko M. P., Chashchina V. Dynamic model of supersonic martensitic
crystal growth // Physics-Uspekhi. — 2011. — т. 54, № 4. — с. 331.



262

263. Effects of proton irradiation on the microstructure and shape recovery
characteristics of a NiTi alloy / H. Wang [и др.] // Materials
Characterization. — 2018. — т. 140. — с. 122—128.

264. Dar R. D., Yan H., Chen Y. Grain boundary engineering of Co–Ni–Al,
Cu–Zn–Al, and Cu–Al–Ni shape memory alloys by intergranular precipitation
of a ductile solid solution phase // Scripta Materialia. — 2016. — т. 115. —
с. 113—117.

265. Tôkei Z., Bernardini J., Beke D. Grain-boundary diffusion in B2 intermetallic
compounds: Effect of ordering on diffusion in the Fe3Al and FeCo
compounds // Acta materialia. — 1999. — т. 47, № 4. — с. 1371—1378.

266. Turlo V., Rupert T. J. Grain boundary complexions and the strength
of nanocrystalline metals: Dislocation emission and propagation // Acta
Materialia. — 2018. — т. 151. — с. 100—111.

267. Complexion-mediated martensitic phase transformation in Titanium / J.
Zhang [и др.] // Nature Communications. — 2017. — т. 8, № 1. — с. 14210.

268. Dar R. D., Chen Y. Nanoscale martensitic phase transition at interfaces in
shape memory materials // Applied Physics Letters. — 2017. — т. 110, № 4.

269. Stukowski A. Structure identification methods for atomistic simulations of
crystalline materials // Modelling and Simulation in Materials Science and
Engineering. — 2012. — т. 20, № 4. — с. 045021.

270. Kajiwara S. Roles of dislocations and grain boundaries in martensite
nucleation // Metallurgical and Materials Transactions A. — 1986. — т. 17. —
с. 1693—1702.

271. Ueda M., Yasuda H., Umakoshi Y. Effect of grain boundary on martensite
transformation behaviour in Fe–32 at.% Ni bicrystals // Science and
Technology of Advanced Materials. — 2002. — т. 3, № 2. — с. 171—179.

272. FH S., TA W. Computer simulation of local order in condensed phases of
silicon // Phys Rev B Condens Matter. — 1985. — т. 31, № 8. — с. 5262—
5271.

273. Ab initiostudy of the surface properties and ideal strength of (100) silicon
thin films / Y. Umeno [и др.] // Physical Review B. — 2005. — окт. — т. 72,
№ 16.



263

274. A method for calculating surface stress and surface elastic constants by
molecular dynamics: application to the surface of crystal and amorphous
silicon / S. Izumi [и др.] // Thin Solid Films. — 2004. — т. 467, № 1. —
с. 253—260.

275. Fujii T., Akiniwa Y. Molecular dynamics analysis for fracture behaviour of
single crystal silicon thin film with micro notch // Modelling and Simulation
in Materials Science and Engineering. — 2006. — май. — т. 14, № 5. — S73.

276. Hopcroft M. A., Nix W. D., Kenny T. W. What is the Young’s Modulus
of Silicon? // Journal of Microelectromechanical Systems. — 2010. — т. 19,
№ 2. — с. 229—238.

277. Berbenni S., Paliwal B., Cherkaoui M. A micromechanics-based model for
shear-coupled grain boundary migration in bicrystals // International Journal
of Plasticity. — 2013. — т. 44. — с. 68—94.

278. Bernstein N., Hess D. W. Lattice Trapping Barriers to Brittle Fracture //
Phys. Rev. Lett. — 2003. — т. 91, вып. 2. — с. 025501.

279. An ab initio study of the cleavage anisotropy in silicon // Acta Materialia. —
2000. — т. 48, № 18. — с. 4517—4530.

280. Hansung K., Wolfgang W. Efficient Ab-Initio Calculation of the Elastic
Properties of Nanocrystalline Silicon // Journal of Computational and
Theoretical Nanoscience. — 2007. — т. 4, № 1. — с. 65—70.

281. Ivashchenko V. I., Turchi P. E. A., Shevchenko V. I. Simulations of the
mechanical properties of crystalline, nanocrystalline, and amorphous SiC and
Si // Phys. Rev. B. — 2007. — февр. — т. 75, вып. 8. — с. 085209.

282. Thaulow C., Sen D., Buehler M. J. Atomistic study of the effect of crack tip
ledges on the nucleation of dislocations in silicon single crystals at elevated
temperature // Materials Science and Engineering: A. — 2011. — т. 528, №
13. — с. 4357—4364.

283. Ab initio derived augmented Tersoff potential for silicon oxynitride
compounds and their interfaces with silicon / S. R. Billeter [и др.] // Phys.
Rev. B. — 2006. — апр. — т. 73, вып. 15. — с. 155329.



264

284. Liao N., Tao X., Zhang M. Effects of temperature and strain rate on fracture
properties of amorphous silicon nitride // J Mater Sci: Mater Electron. —
2011. — т. 22. — с. 1346—1349.

285. Brito Mota F. de, Justo J. F., Fazzio A. Structural properties of amorphous
silicon nitride // Phys. Rev. B. — 1998. — окт. — т. 58, вып. 13. — с. 8323—
8328.

286. Khanna V. K. Adhesion–delamination phenomena at the surfaces and
interfaces in microelectronics and MEMS structures and packaged devices //
Journal of Physics D: Applied Physics. — 2010. — дек. — т. 44, № 3. —
с. 034004.

287. Djurabekova F., Nordlund K. Atomistic simulation of the interface structure
of Si nanocrystals embedded in amorphous silica // Phys. Rev. B. — 2008. —
март. — т. 77, вып. 11. — с. 115325.

288. Yield Strength of -Silicon Nitride at High Pressure and High Temperature /
J. Qian [и др.] // Journal of the American Ceramic Society. — 2005. — т. 88,
вып. 4. — с. 903—906.

289. Effects of temperature and strain rate on fracture properties of amorphous
silicon nitride / N. Liao [и др.] // J Mater Sci: Mater Electron. — 2011. —
т. 22, вып. 9. — с. 1346—1349.



265

Список рисунков

1.1 Примеры ИПД: слева РКУП, справа КВД [3; 12]. . . . . . . . . . 16
1.2 Траектория распространения трещины в КК (a) и

мелкозернистой (b) поликристаллических структурах [37]. . . . . 20
1.3 Схема, иллюстрирующая механизм зарождения усталостной

трещины в НК сплавах на основе Ni [36]: (а) однородная НК
структура, (b) локализованные области крупных зерен,
сформированные вблизи поверхности с максимальным
напряжением, (c) процессы скольжения в крупных зернах, (d)
зарождение усталостной трещины в крупных зернах и ее
распространение в НК структуру. . . . . . . . . . . . . . . . . . . 21

1.4 Распределение атомов различных элементов вблизи когерентной
двойниковой (a), малоугловой (b) и высокоугловой (c) границы
для эквиатомного сплава FeMnNiCoCr с межузельными
примесями C и B [61]. . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 22

1.5 Основные представители двумерных наноматериалов. . . . . . . . 24
1.6 Методы получения двумерных наноматериалов [77]. . . . . . . . . 25
1.7 Свойства графена – монослоя атомов углерода [84]. . . . . . . . . 26
1.8 (a) Предел текучести нанопленок меди, полученный в

различных экспериментальных работах [85], и (b) размер зерен
как функция толщины пленки [86]. . . . . . . . . . . . . . . . . . . 27

1.9 Электрические (a) и оптические (b) свойства нанопленок
(La0.07Ba0.93)SnO3 в зависимости от их толщины [87]. . . . . . . . 28

1.10 Блок-схема процесса моделирования с использованием метода
МД [92]. . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 32

1.11 Изображения мартенсита, полученные в работе [112] с помощью
туннельной электронной микроскопии высокого разрешения
(a,c), и путем моделирования с использованием потенциала
Леннарда-Джонса [112] (b,d). . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 36



266

1.12 Процессы ПМП и ОМП при наличии дислокационных центров
зарождения, описанные с использованием потенциала Морзе в
работе [113]. Здесь кинетическая энергия, 𝐾, считается мерой
температуры. . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 36

1.13 (a) Нанопленка и (b) нанопроволока из сплава NiAl при
различных степенях деформации 𝜀𝑥𝑥 в области неоднородной
деформации [131]. . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 38

1.14 (a) Трехмерный вид бикристалла Ti с порами в ГЗ наклона и (b)
срез бикристалла титана со сферической частицей TiC в ГЗ
после релаксации материала. Атомы Ti и C показаны красным и
синим цветами, соответственно. . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 40

1.15 Зависимость усредненных растягивающих напряжений 𝜎𝑧𝑧 на
атом, рассчитанных для горизонтальных срезов бикристаллов Ti
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