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Моделирование методом Монте-Карло кинетики распада

и образования выделений на границах зерен
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Кинетика распада в поликристаллическом сплаве Fe−Cu и формирование выделений на границах зерен

(ГЗ) исследованы теоретически с использованием атомистического моделирования на различных временны́х

масштабах: методом Монте-Карло, реализующим диффузионное перераспределение атомов Cu, и методом

молекулярной динамики, обеспечивающим атомную релаксацию кристаллической решетки. Показано, что

при малом размере зерна (D ∼ 10 nm) распад в объеме подавлен, а когерентно связанные с матрицей

обогащенные Cu выделения преимущественно образуются на ГЗ. Размер и состав выделений существенно

зависят от типа ГЗ: мелкие выделения (1.2−1.4 nm) имеют средний состав Fe−40 at.%Cu и образуются вблизи

малоугловых границ зерен, более крупные выделения размером до 4 nm со средним составом Fe−60 at%Cu

формируются вблизи границ зерен общего типа и тройных узлов.
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1. Введение

Легирование является важным инструментом в ди-

зайне материалов, обеспечивающим эффективный спо-

соб управления структурным состоянием и свойствами

сплавов [1]. Использование легирующих элементов иг-

рает особую роль в формировании прочностных свойств

низкоуглеродистых сталей [1–3]. Существенный интерес

вызывает формирование ультрадисперсных выделений,

которые обеспечивают повышение прочностных свойств

при сохранении пластичности [4]. В последнее десяти-

летие особое внимание привлекает использование Cu

в качестве легирующего элемента, что позволяет реа-

лизовать в стали высокую прочность и вязкость раз-

рушения [5] благодаря формированию наноразмерных,

обогащенных медью частиц в матрице α-Fe [6,7].
Кинетика распада пересыщенных твердых растворов

Fe−Cu, Fe−Cu−Mn, Fe−Cu−Ni исследовалась экспери-

ментально во многих работах как при отжиге [8–10],
так и при облучении [11–13]. Установлено, что фор-

мирование выделений Cu в матрице ОЦК-Fe проис-

ходит в несколько стадий [8,10,14]. Сначала образу-

ются нановыделения с ОЦК-решеткой, содержащие до

50−70 at.% меди [3,13,14]. Затем с увеличением размера

наблюдается их перестройка в плотноупакованную фазу

с решеткой 9R (двойникованная по каждой девятой

плоскости ГЦК-решетка), и при дальнейшем увеличении

размера выделений в них реализуется ГЦК-структура.

Существенное влияние ОЦК-выделений Cu на механи-

ческие свойства α-Fe стимулировало теоретические ис-

следования термодинамики и кинетики распада твердых

растворов Fe−Cu. Для моделирования распада исполь-

зовались методы различного масштабного уровня: метод

фазовых полей [15,16], статистическая стохастическая

теория [17,18], метод Монте-Карло [19,20]. Широкое рас-

пространение получило использование комбинирован-

ных подходов, сочетающих атомистическое моделирова-

ние и ab initio расчеты [21,22], обеспечивающие коррект-

ную параметризацию свободной энергии и межатомных

взаимодействий в зависимости от магнитного состояния

матрицы Fe. Все эти методы дают правильное каче-

ственное описание кинетики распада, но не согласуются

с экспериментальными данными по составу выделений,

предсказывая образование частиц с концентрацией Cu,

близкой к 100 at.%. Методами атомистического моде-

лирования исследованы (см., например, [23–25]) взаи-

модействие дислокаций с наноразмерными выделения-

ми Cu в матрице ОЦК-Fe и его вклад в твердорастворное

упрочнение.

В перечисленных выше работах проводилось модели-

рование распада системы Fe−Cu в идеальной решетке.

В то же время хорошо известно, что в реальном

сплаве определяющую роль в зарождении новой фазы

играют границы зерен (ГЗ). Атомистическое моделиро-

вание структуры и свойств ГЗ в основном проведено в

металлах и сплавах с ГЦК-решеткой (см. работы [26,27]
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Таблица 1. Энергия образования (1E f ) и деформация решетки вблизи атома Cu в матрице ОЦК-Fe

Метод расчета 1E f (relax), eV 1E f (nonrelax), eV 1R1/R10, % 1R2/R20, %

MD, EAM-потенциал [38] 0.43 0.44 0.17 0.008

Ab initio [40] 0.50 0.53 +0.4,+1.18 −0.04,−0.38

и ссылки в них). Работы по моделированию ГЗ ма-

териалов с ОЦК-решеткой немногочисленны. Энергия,

структура и прочность ряда симметричных специаль-

ных границ зерен с осями наклона 〈100〉 и 〈110〉 в

ОЦК-Fe и сплаве Fe−Cr изучены в [28]. В частности,

с использованием метода молекулярной статики рассчи-

таны энергии взаимодействия изолированной примеси

замещения с ГЗ различного типа, а также с помощью

моделирования методом Монте-Карло (MC) исследова-

на кинетика формирования выделений вблизи границ

зерен в сплавах Fe−5 at.%Cr и Fe−10 at.%Cr. Энергия и

структура симметричных и несимметричных ГЗ в α-Fe,

а также взаимодействие атомов углерода, вакансий и

атомов внедрения с границами зерен изучены в [29–34].
Взаимодействие атомов Cu с ГЗ наклона 63 исследовано

в [35] с использованием ab initio расчетов. В настоящее

время в литературе отсутствуют данные о влиянии ГЗ

на кинетику протекания распада в сплаве Fe−Cu.

В данной работе с использованием комбинированного

подхода, включающего молекулярно-динамическое (MD)
и MC-моделирование, изучена кинетика формирования

выделений на ГЗ различного типа в поликристаллах

сплава Fe−Cu. Показано, что в нанокристаллическом

сплаве обогащенные медью выделения формируются

преимущественно на большеугловых ГЗ общего типа и

вблизи тройных стыков.

2. Метод моделирования

В настоящее время разработано несколько многоча-

стичных EAM-потенциалов (EAM — embedded atom

method), описывающих межатомные взаимодействия в

системе Fe−Cu [24,36–38]. Нами используется потен-

циал, предложенный в работе [38], который корректно

описывает многие физические свойства как чистых ме-

таллов (ОЦК-Fe и ГЦК-Cu), так и ОЦК-сплава Fe−Cu.

В частности, этот потенциал дает энергии образования

и взаимодействия точечных дефектов и их комплек-

сов, близкие к результатам, полученным в ab initio

расчетах [39,40]. Эти данные являются необходимыми

входными параметрами для моделирования кинетики

образования выделений в матрице сплава.

На рис. 1 показана энергия взаимодействия между

двумя атомами Cu в ОЦК-Fe. Кривая 1 соответству-

ет результатам MD-расчетов с межатомным потенци-

алом [38], используемым в настоящей работе, кри-

вые 2 и 3 — результатам ab initio расчетов [39] для

ферромагнитного и парамагнитного состояний Fe. Все

зависимости демонстрируют притяжение атомов Cu,

расположенных на первой и второй координационных

сферах, с близкими значениями; с увеличением номера

координационной сферы энергия взаимодействия быстро

уменьшается по абсолютной величине. Притяжение ато-

мов Cu на близких расстояниях приводит к их объеди-

нению в кластеры и формированию выделений. Исполь-

зуемый межатомный потенциал (построенный для фер-

ромагнитного состояния) недооценивает Cu−Cu-взаимо-

действие на первой координационной сфере, что при-

водит к некоторому занижению температуры распада.

Для потенциала [38] атомистическое MD-моделирование

устойчивости нановыделений Cu в решетке α-Fe отно-

сительно ОЦК-9R-превращения в зависимости от раз-

мера выделений проведено в работе [41]. Установлено,
что выделения сохраняют ОЦК-структуру до размера

D ∼ 4 nm.

В табл. 1 представлены энергия растворения атома Cu

в решетке α-Fe и относительные значения деформации

решетки вблизи изолированного атома Cu. Энергия рас-

творения вычислялась по формуле 1E f =E(nFe+1Cu)bcc
− nE(Fe)bcc − E(Cu)fcc, где E(nFe + 1Cu)bcc — энергия

кристаллита, содержащего n атомов Fe и один атом Cu,

E(Fe)bcc и E(Cu)fcc — энергии связи ОЦК-Fe и ГЦК-Cu.

Как видно из табл. 1, значения энергии растворения, рас-

считанные методом MD с использованием ЕАМ-потен-

циала [38], близки к полученным с использованием ab

Рис. 1. Эффективная энергия взаимодействия между двумя

атомами Cu в зависимости от расстояния для первых вось-

ми ближайших координационных сфер в ОЦК-Fe. Кривая 1

представляет результаты MD-расчетов с межатомным потен-

циалом [38], используемым в настоящей работе, кривые 2

и 3 — результаты ab initio расчетов [39] для ферромагнитного

и парамагнитного состояний Fe соответственно.
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Рис. 2. Проекция на плоскость (001) кристаллита, содержа-

щего две ГЗ 65, две малоугловые ГЗ LA, две высокоугловые

ГЗ GT и два тройных узла Tr.

initio методов [40]. Незначительное изменение энергии

растворения атома Cu при учете атомной релаксации

(6% в расчетах ab initio и 2% для EAM-потенциала)
указывает на малый вклад упругих деформаций в энер-

гию растворения. Этот вывод согласуется также с малой

величиной деформации решетки α-Fe на первой и второй

координационных сферах (1R1/R10 и 1R2/R20) вблизи

атома Cu (табл. 1). Незначительное изменение энергии

вследствие атомной релаксации получено также при

расчете энергии взаимодействия двух атомов Cu в ре-

шетке α-Fe (рис. 1). С учетом этого обстоятельства, при

моделировании распада сплава Fe−Cu мы проводили

MD-релаксацию кристаллита через 105 шагов MC, что

оказалось достаточным для предотвращения накопления

упругих напряжений в системе.

Для изучения взаимодействия атомов Cu с ГЗ наклона

различного типа в α-Fe был построен кристаллит, со-

держащий несколько зерен; ранее подобный кристаллит

использовался в наших работах по моделированию се-

грегаций на ГЗ в сплаве на основе Al [42,43]. Проекция

кристаллита на плоскость (001) показана на рис. 2.

Первоначально в центре кристаллита строилась верти-

кальная специальная несимметричная граница наклона

65[001]{710}/{110} в схеме решетки совпадающих уз-

лов [26,44]. Дополнительная минимизация энергии этой

границы осуществлялась путем относительного смеще-

ния кристаллитов на один из векторов зернограничных

сдвигов и дополнительного смещения в направлении,

перпендикулярном плоскости ГЗ. Размер кристаллита

вдоль направления, перпендикулярного ГЗ 65, выбирал-

ся таким образом, чтобы при использовании периоди-

ческих условий на границе кристаллита образовалась

вторая граница 65 противоположного знака. Два зерна,

разделенные специальной границей, помещались внутри

третьего зерна (рис. 2), ограниченного плоскостями

∼ {3̄50}. Таким образом, формировались два тройных

узла (Tr), которые соединяют ГЗ трех типов: асиммет-

ричную ГЗ 65, ГЗ общего типа (GT) с углом разори-

ентации 45◦ и малоугловую ГЗ (LA) с углом разориен-

тации 8.13◦ . Подобная структура позволяет реализовать

MD при периодических граничных условиях вдоль всех

трех кристаллографических направлений в кристаллите.

Размер всей системы составляет ∼ 20 nm в направле-

ниях [100] и [010] и ∼ 10 nm в направлении [001],
которое совпадает с осью наклона для всех границ зе-

рен. Построенная таким образом ячейка моделирования

содержит около 250 000 атомов. Релаксация полученной

структуры проводилась в два этапа: отжиг при T = 960K

(5 · 105 временны́х шагов) и последующее охлаждение с

шагом 100K до T = 0K с релаксацией на каждом шаге

по температуре (105 шагов).

Для атомов Cu вблизи асимметричной ГЗ 65 и ГЗ

общего типа методом MD-EAM-моделирования рассчи-

тывалась энергия сегрегации 1Es(X). Атом Cu поме-

щался в различные позиции вдоль направлений, пер-

пендикулярных плоскости выбранных границ, и прово-

дилась релаксация кристаллита при T = 0K. Величина

1Es(X) определялась как разность энергий кристаллита

Рис. 3. Средняя сегрегационная энергия 〈1Es〉 атомов Cu

в зависимости от расстояния от примесных атомов до ГЗ

в направлении, перпендикулярном плоскости границы, для

асимметричной ГЗ 65 (a) и ГЗ общего типа GT (b).
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с атомом Cu в данной точке X вблизи ГЗ и вдали

от ГЗ, где атом считался не взаимодействующим с

границей. При MD-моделировании установлено, что все

изученные ГЗ содержат как энергетически выгодные, так

и энергетически невыгодные позиции, число которых

зависит от типа ГЗ. Поэтому, чтобы оценить склонность

к образованию сегрегаций на данной ГЗ, были усреднены

значения энергии сегрегации вдоль границ на заданном

расстоянии X от плоскости границы. Полученные таким

образом значения 〈1Es〉 представлены на рис. 3. Усред-

ненные значения немонотонно зависят от расстояния X ,

что отмечалось ранее в [28,29] при анализе деформации

вблизи ГЗ в ОЦК-металлах. Точка X = 0 соответствует

геометрическому положению центра границы. Штрихо-

вой линией на рис. 3 отмечен уровень энергии kT
для температуры T = 775K, используемой при моде-

лировании сплавов Fe−Cu. Хотя для ГЗ обоих типов

взаимодействие с атомами Cu в целом носит характер

притяжения, величина средней сегрегационной энергии

для ГЗ 65 меньше, чем для ГЗ GT (ср. рис. 3, a и b).
Кроме того, для ГЗ 65 сегрегационные энергии в целом

не выходят за уровень, соответствующий kT , тогда как

для ГЗ GT они лежат существенно ниже kT . Можно

отметить, что величина энергии сегрегации в Fe−Cu

значительно меньше, чем в Al-сплавах [42,43].
В настоящей работе кинетика формирования сегрега-

ций Cu на ГЗ в построенном кристаллите исследова-

лась комбинированным методом с использованием MC-

[45] и MD-моделирования. В начальной конфигурации

атомы Cu были случайно распределены по позициям в

кристаллите (рис. 2) в соответствии с заданной средней

концентрацией. Моделирование проводилось при двух

температурах (775 и 975K) и для двух концентраций Cu

(1.5 и 3 at.%). На каждом шаге MC случайно выбирался

атом типа 1 (Fe) и типа 2 (Cu) и проводился их

последующий обмен при данной температуре в соот-

ветствии с алгоритмом Метрополиса [45]. При расчетах

мы использовали MD-релаксацию кристаллита сплава

Fe−Cu через 105 шагов MC. Полное число МС шагов

составляло 2.5 · 106.

3. Результаты MC-моделирования

На рис. 4 представлено изменение потенциаль-

ной энергии в зависимости от числа шагов MC-

моделирования для сплава Fe−3 at.%Cu при темпера-

туре T = 775K. Начальное состояние отвечает одно-

родному случайному распределению атомов Cu, заме-

щающих Fe в идеальной ОЦК-решетке (размер кри-

сталлита 10× 10× 10 nm) и решетке нанозеренного

поликристалла (кривые 1 и 2 соответственно). Процесс

формирования обогащенных Cu выделений может быть

охарактеризован несколькими стадиями (I−III на рис. 4),
которые различаются скоростью изменения потенциаль-

ной энергии. Стадия I является быстрой и заканчивается

(как для идеальной решетки, так и для поликристалла)
через ∼ 105 шагов MC-моделирования. Для идеальной

Рис. 4. Изменение потенциальной энергии кристаллитов в

зависимости от числа шагов MC-моделирования для сплава

Fe−3 at.%Cu, T = 775K. 1 — кристаллит с идеальной решет-

кой, 2 — кристаллит, показанный на рис. 2.

решетки за стадией I и достаточно продолжительной

переходной стадией (где скорость изменения энергии

постоянно уменьшается) следует стадия III, которая

характеризуется низкой скоростью процессов распада

(кривая 1 на рис. 4). В случае поликристалла между

стадиями I и III можно выделить еще стадию II с про-

межуточным постоянным значением скорости процессов

формирования выделений.

На рис. 5 представлены типичные распределения

атомов Cu для сплава Fe−3 at.%Cu (T = 775K) после

завершения стадий I, II или III MC-моделирования для

кристаллитов с идеальной решеткой (рис. 5, a, c, e) и

поликристалла (рис. 5, b, d, f). В последнем случае пока-

зана средняя часть кристаллита, чтобы представить все

рисунки приблизительно в одном масштабе. На стадии I

зарождаются мелкие кластеры Cu, однородно распреде-

ленные в объеме материала (рис. 5, a, b). Наблюдаются
относительно крупные кластеры размером ∼ 0.8 nm,

содержащие 8−15 атомов Cu, и мелкие кластеры раз-

мером ∼ 0.4 nm, содержащие 3−5 атомов Cu. Сред-

нее расстояние между кластерами порядка 4 nm. На

переходной стадии и стадии III в идеальном кристал-

ле (рис. 5, c, e) происходит постепенный рост частиц,

которые достигают размера 1.5−2.0 nm. В течение ста-

дии III MC-моделирования главным образом возрастает

размер больших кластеров, но сохраняются также и

мелкие кластеры, среднее расстояние между кластерами

несколько увеличивается. Другой сценарий реализуется

для поликристаллита. На стадии II происходит рост

выделений на границах зерен, тогда как число кластеров

в объеме зерна уменьшается (рис. 5, d). На стадии III

формируется существенно неоднородное распределение

атомов Cu: примесные атомы сегрегируют на границах

зерен. В объеме зерна остаются единичные выделения.

На рис. 6 представлено распределение атомов Cu в по-

ликристалле в конце стадии III MC-моделирования для
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Рис. 5. Распределение атомов Cu для сплава Fe−3 at.%Cu

(T = 775K) после завершения стадии I (a, b), переходной

стадии для идеальной решетки (c), стадии II для поликристал-

ла (d) и стадии III (e, f) MC-моделирования. a, c, e — идеальная

решетка, b, d, f — кристаллит с границами зерен (рис. 2).
Атомы Fe показаны мелкими точками, атомы Cu — крупными.

различной средней концентрации атомов Cu и различ-

ных температур MC-моделирования. Средняя концентра-

ция атомов Cu в объеме зерна уменьшается до ∼ 0.4 at.%

для T = 775K (рис. 6, a, b) независимо от стартовой

средней концентрации в объеме и до ∼ 1.0 at.% для

T = 975K, достигая значения, близкого к равновесно-

му для данной температуры. Концентрация атомов Cu

возрастает преимущественно вблизи большеугловых ГЗ

и тройных стыков. Плотность атомов Cu вблизи малоуг-

ловых ГЗ существенно ниже, а в объеме зерна остаются

отдельные атомы и небольшие кластеры. При более

высокой температуре T = 975K (рис. 6, c) атомы Cu се-

грегируют преимущественно вблизи большеугловых ГЗ

общего типа. Ширина слоя атомов Cu несколько больше

вблизи тройных стыков ГЗ, однако в среднем она не

превышает 5−6 атомных слоев (по каждой стороне

от ГЗ).

Необычной особенностью формирования сегрега-

ций Cu на ГЗ в Fe является крайняя неоднородность

в распределении примесных атомов по ГЗ, которая

хорошо видна в изометрической проекции кристаллита

(рис. 7). При больших временах моделирования на

ГЗ (преимущественно большеугловых) образуются ком-

пактные выделения Cu, при этом внутри зерен класте-

ры Cu отсутствуют. Выделения касаются друг друга,

образуя сложный узор на ГЗ. Анализ свидетельствует

о том, что все они имеют ОЦК-решетку и когерентно

связаны с матрицей.

На ГЗ можно выделить кластеры Cu нескольких

размеров. Небольшие по величине кластеры (помечены
стрелками на рис. 7, b) со средним размером 1.4 nm обра-

зуются главным образом вблизи зернограничных дисло-

каций малоугловой ГЗ. Форма их близка к сферической,

кластеры содержат 50−70 атомов Cu (табл. 2). Средняя

Рис. 6. Распределение атомов Cu в кристаллите с двумя

зернами на стадии III MC-моделирования. a — в спла-

ве Fe−1.5 at.%Cu, T = 775K; b — в сплаве Fe−3 at.%Cu,

T = 775K; c — в сплаве Fe−3 at.%Cu, T = 975K. Рисунки

даны в проекции на плоскость (001), перпендикулярную оси

наклона ГЗ.

Рис. 7. Распределение атомов Cu в кристаллите с двумя

зернами для сплавов Fe−1.5 at.%Cu (a) и Fe−3 at.%Cu (b),
T = 775K (изометрическая проекция).
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Таблица 2. Характеристики кластеров Cu на границах зерен в конце III стадии MC-моделирования для сплава Fe−3 at.%Cu

Мелкие кластеры Крупные кластеры

T , K Средний Средняя Средний Средняя

размер, nm концентрация, at.% размер, nm концентрация, at.%

775 1.4 40−60 3.2 55−70

975 1.2 30−40 4.0 60−80

для всех этих выделений концентрация атомов Cu со-

ставляет 40−60 at.%. На большеугловых границах 65 и

GT выделения имеют форму цилиндра с осью, перпен-

дикулярной плоскости границы, высотой 5−6 атомных

слоев по обе стороны границы, диаметр которого из-

меняется в пределах от 2.4 до 4.0 nm. Концентрация Cu

уменьшается от оси цилиндра (90−100 at.%Cu) к его пе-

риферии (25−40 at.%Cu). При повышении температуры

от 775 до 975K вблизи большеугловых ГЗ концентрация

примесных атомов уменьшается на ГЗ 65 и возрастает

на GT ГЗ. Таким образом, полученные результаты по-

казывают, что эволюция распределения атомов Cu во

время отжига в мелкозернистом поликристалле является

сложной и стадия обогащения ГЗ примесными атомами

сменяется зернограничным распадом с образованием

выделений на ГЗ.

4. Заключение

С использованием комбинированного подхода, вклю-

чающего молекулярно-динамическое моделирование и

моделирование методом Монте-Карло, изучена кинетика

формирования выделений в сплавах Fe−1.5 at.%Cu и

Fe−3 at.%Cu при температурах 775 и 975K. При атоми-

стическом MC-моделировании впервые продемонстри-

рована возможность распада бинарного сплава Fe−Cu

с образованием нановыделений, локализованных вбли-

зи границ зерен. Показано, что при рассматриваемом

размере зерна (∼ 10 nm) распад в объеме зерна в

существенной степени подавлен. С увеличением размера

зерна и насыщением границ зерен распад в объеме зерна

постепенно будет доминировать над зернограничным

распадом [46].
Установлено, что с увеличением концентрации Cu

в сплаве атомы примеси заполняют сначала больше-

угловые ГЗ специального типа, а затем появляются

сегрегации вблизи зернограничных дислокаций, образу-

ющих малоугловую границу, а также отдельные кла-

стеры внутри зерна. Показано, что размер выделений

существенно зависит от типа границ зерен. Мелкие

выделения образуются вблизи малоугловых ГЗ, а более

крупные выделения — вблизи ГЗ общего типа и тройных

узлов. Все кластеры имеют ОЦК-решетку и когерентно

связаны с матрицей. Средняя толщина сегрегационного

слоя составляет 0.7 nm для ГЗ 65 и порядка 1.0 nm для

ГЗ общего типа GT (рис. 6). Малая толщина сегре-

гационного слоя обусловлена небольшими значениями

сегрегационных энергий атомов Cu вблизи ГЗ (рис. 3) и

малым деформационным вкладом в энергии различных

конфигураций атомов Cu в ОЦК-матрице Fe.

Установленная при MC-моделировании зависимость

размера зернограничных выделений от типа границ

зерен может играть существенную роль в практи-

ческих вопросах, касающихся прочностных и пла-

стических свойств упрочненных выделениями сплавов

Fe−Cu [47,48]. В частности, на большеугловых ГЗ вы-

деления могут достигать критического размера раньше,

чем в объеме зерен. Этот вопрос, однако, требует

дальнейшего изучения. Таким образом, атомистическое

MC-моделирование впервые продемонстрировало воз-

можность распада бинарного сплава с образованием

нановыделений вблизи границ зерен, размер и концен-

трационный состав которых зависят от типа границ

зерен.
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