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Методами дифференциальной сканирующей калориметрии, измерения электросопротивления и рентгено-

графического анализа исследован процесс формирования нанокомпозитной аморфно-нанокристаллической

структуры в металлическом стекле Al87Ni8Y5 в процессе нагрева со скоростью 0.083K/s. С учетом

особенностей нанокомпозитной структуры предложена модель для определения изменений скорости

зарождения J(T ) по экспериментально установленным изменениям размеров нанокристаллов и объемной

доли. Полученная таким образом зависимость J(T ) проанализирована в рамках классического уравнения

температурной зависимости скорости гомогенного зарождения. Определены численные значения входящих в

него параметров, обеспечивающие наилучшее согласие с экспериментом, и обсуждены возможные причины

расхождений.
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1. Введение

Исключительно высокая прочность (до 1.5GPa), кото-
рой обладают аморфно-нанокристаллические (наноком-
позитные) структуры в алюминиевых сплавах (с содер-

жанием алюминия 80−90 at.%), легированных редкозе-

мельными и переходными металлами [1], обусловливает
большой интерес исследователей к этому классу ме-

таллических материалов. Нанокомпозитные структуры

формируются в процессе частичной (нано-) кристалли-

зации аморфных фаз в сплавах на основе Al, полу-

чаемых закалкой из жидкого состояния, и состоят из

нанокристаллов чистого алюминия с типичными разме-

рами 10−30 nm и объемной плотностью 1021−1023 m−3,

распределенных в остаточной (с содержанием алюминия

70−80 at.%) аморфной матрице, обогащенной легирую-

щими элементами. Прочностные свойства твердых тел

являются структурно-зависимыми, поэтому условия и

закономерности формирования нанофазных композитов

являются объектами многочисленных исследований с

момента первого синтеза таких структур [2,3].
Согласно широко распространенной классификации

процессов перехода металлических стекол в кристалли-

ческое состояние [4], формирование кристаллов, состав

которых отличен от состава материнской фазы, назы-

вается первичной кристаллизацией, которая по своей

природе является, как правило, первым этапом превра-

щения. Очевидно, что размеры кристаллитов и их объ-

емная плотность в закристаллизованных стеклах опре-

деляются соотношением скоростей двух составляющих

кристаллизации — процессов зарождения кристаллов J
и их роста U , и, следовательно, условием образования

наномасштабных структур является сочетание высоких

значений J и низких U . Проведенный в работе [5]
теоретический анализ роста первичных нанокристаллов

Al показал, что скорость этого процесса снижается

за счет образования вокруг растущих кристаллитов

оболочек (диффузионных зон), обогащенных атомами

редкоземельных и переходных металлов, нерастворимых

в твердом алюминии. Диффузионные зоны тормозят

потоки атомов Al к поверхности растущих нанокри-

сталлов, а столкновение зон соседних кристаллитов

приводит к полной остановке роста. Наличие диффу-

зионных зон было подтверждено экспериментально [6],
а последующие исследования подтвердили корректность

модели
”
мягкого“ столкновения [7], и на ее основе бы-

ли разработаны приближенные аналитические подходы,

описывающие рост нанокристаллов в изотермических

условиях [8] и при нагреве с постоянной скоростью [9].
В отличие от роста механизмы процесса зарож-

дения кристаллов в нанокомпозитных структурах до

настоящего времени остаются предметом дискуссий.

По мнению ряда авторов [10,11], классическая теория

стационарного гомогенного зарождения не может объ-

яснить высокую плотность нанокристаллов, поскольку

предсказывает низкие скорости при температурах, близ-

ких к температуре стеклообразного перехода. Поэто-

му для объяснения высокой плотности нанокристаллов
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рассматривались модели, основанные на гетерогенном

строении аморфной структуры, формирующейся в про-

цессе затвердевания или в процессе структурной ре-

лаксации. В качестве таких гетерогенных включений

рассматривались закалочные зародыши Al [5] или кон-

центрационные неоднородности (кластеры, обогащен-

ные Al), образующиеся в процессе фазового рассло-

ения [12] или затвердевания [13]. Действительно, за-

калочные зародыши и признаки фазового расслоения

наблюдались экспериментально в некоторых стеклах

на основе Al [13,14], однако наличие этих структур-

ных особенностей не является необходимым услови-

ем для формирования высокой плотности нанокристал-

лов. Тем не менее, по мнению авторов работы [15],
наличие концентрационных неоднородностей является

необходимым условием для формирования наноком-

позитных структур, и на этой основе недавно бы-

ла предложена количественная модель, описывающая

процесс зарождения кристаллов Al в аморфном спла-

ве Al88Y7Fe5 [16]. Использованное в модели уравне-

ние для скорости зарождения формально совпадает с

классическим, однако базируется на экспериментально

определенной для этого стекла плотности 5.2 · 1025 m−3

обогащенных Al областей диаметром 1.7 nm. Несмотря

на хорошее согласие расчетных данных с экспери-

ментальными оценками, сложный характер модели и

наличие большого числа параметров ограничивают ее

применение для анализа процесса нанокристаллизации

других стекол.

С другой стороны, проведенный в работе [17] количе-
ственный анализ изменений скорости зарождения нано-

кристаллов Al в процессе нагрева металлического стек-

ла Al87Ni8Y5 со скоростью 0.083K/s показал принципи-

альную возможность описания этого процесса в рамках

классической теории гомогенного зарождения. Однако

этот результат был получен с использованием ряда при-

ближений: (i) кинетика изменения доли закристаллизо-

ванного объема определялась по изменениям электросо-

противления; (ii) при оценке размеров нанокристаллов

по ширине дифракционных максимумов не учитывалось

инструментальное уширение; (iii) в уравнении для оцен-

ки скорости зарождения по соотношению между ско-

ростью изменения доли закристаллизованного объема

и размерами нанокристаллов не учитывалась величина

превращенной доли; (iv) удельная свободная энергия

границы раздела зародыш/аморфная фаза принималась

не зависящей от температуры; (v) коэффициент эффек-

тивной диффузии определялся по результатам изотер-

мических исследований. Учитывая это обстоятельство,

представлялось целесообразным провести более строгий

повторный анализ процесса зарождения нанокристаллов

в стекле Al87Ni8Y5 с использованием результатов диф-

ференциальной сканирующей калориметрии и модифи-

цированных моделей, что и являлось целью настоящей

работы.

2. Модель

Как отмечалось выше, процесс нанокристаллизации

происходит путем зарождения кристаллов и последу-

ющего диффузионно-контролируемого роста, скорость

которого снижается вплоть до нуля за счет столкновения

диффузионных полей, окружающих каждый растущий

кристаллит, а не самих кристаллитов, имеющих преиму-

щественно сферическую форму. В случае изотермиче-

ского процесса функция распределения кристаллов по

размерам L может быть представлена в виде:

N(t, L) = N0(t)n(t, L), (1)

где t — время, N0(t) — объемная плотность кристаллов,

n(t, L) — нормированная функция распределения их по

размерам,
∞
∫

0

n(t, L)dL = 1.

В предположении сферической формы растущих нано-

кристаллов, изменение доли закристаллизованного объ-

ема X(t) описывается соотношением

X(t) =
π

6

∞
∫

0

N(t, L)L3dL =
π

6
N0(t)

∞
∫

0

n(t, L)L3dL, (2)

из которого плотность кристаллов N0(t) выражается

следующим образом:

N0(t) =
X(t)

π
6

∞
∫

0

n(t, L)L3dL
. (3)

С другой стороны, плотность кристаллов N0(t) может

быть выражена через скорость зарождения J(t):

N0(t) =

t
∫

0

J(t′)
(

1− X(t′)
)

dt′. (4)

Приравнивая соотношения (3) и (4) и дифференцируя

полученное равенство по времени, находим выражение

для скорости зарождения в изотермических условиях

в виде:

J(t) =
1

1− X(t)
π

6

d
dt

(

X(t)
∞
∫

0

n(t, L)L3dL

)

. (5)

С учетом того, что

π

6

∞
∫

0

n(t, L)L3dL
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по определению является средним объемом частицы 〈V 〉,
изменение скорости зарождения в изотермических усло-

виях (5) запишется в виде

J(t) =
1

1− X(t)
d
dt

(

X(t)
〈V (t)〉

)

=
1

1− X(t)
6

π

d
dt

(

X(t)
〈L3(t)〉

)

,

(6)
а для условий нагрева с постоянной скоростью q
(dt = dT/q)

J(T ) =
q

1−X(T )

d
dT

(

X(T )

〈V (T )〉

)

=
q

1−X(T )

6

π

d
dT

(

X(T )

〈L3(T )〉

)

. (7)

Если предположить [18,19], что процесс нанокристал-

лизации контролируется зарождением (модель
”
мгновен-

ного роста“), то функция распределения по размерам

(n(t, L)) представима как n(t, L) = δ(L−L f in), где δ(x) —
дельта функция Дирака, а L f in — конечный размер на-

нокристалла. Подставляя это выражение в (5), получим
для изотермического и неизотермического процессов

выражения (8) и (9) соответственно

J inst(t) =
6

π

1

L3
f in[1− X(t)]

dX
dt

, (8)

J inst(T ) =
6

π

q

L3
f in[1− X(T )]

dX
dT

. (9)

Следует отметить, что электронно-микроскопические

исследования структуры нанофазных композитов, фор-

мирующихся на первой стадии кристаллизации стекол

на основе Al, показали [15,19–21], что, несмотря на

высокую объемную плотность нанокристаллов, непо-

средственного контакта между ними не наблюдается, что

подтверждает корректность предлагаемой модели.

Как следует из уравнений (6) и (7), для определения

изменений скорости зарождения в процессе нанокри-

сталлизации в рамках предлагаемой модели необходимы

экспериментально установленные зависимости доли за-

кристаллизованного объема и размеров нанокристаллов

в зависимости от времени выдержки или температуры

нагрева. Для исключения неопределенностей, связанных

с временами прогрева образцов в изотермических иссле-

дованиях, и для сравнения с результатами упомянутого

выше анализа [17] в настоящей работе рассмотрен про-

цесс нанокристаллизации стекла Al87Ni8Y5 при нагреве

со скоростью 0.083 K/s.

3. Материал и методы исследования

Металлическое стекло номинального состава

Al87Ni8Y5 в форме ленты шириной 10mm и толщиной

50± 3µm было получено литьем расплава на вращаю-

щийся медный валок в атмосфере гелия. Структурные

параметры нанофазных композитов, формирующихся в

термообработанных образцах, определяли по дифракто-

граммам, полученным на автоматизированном стандарт-

ном дифрактометре ДРОН-3М в фильтрованном CoKα-

излучении. Доля закристаллизованного объема опреде-

лялась по соотношению суммарной площади дифракци-

онных максимумов (111) и (200), Acr , к общей интенсив-

ности рассеянного излучения в диапазоне углов диффуз-

ного гало (2θ = 30−65◦) [22,23]: X = Acr/(Acr + Aam),
где Aam — интегральная интенсивность гало. Средние

размеры нанокристаллов Al рассчитывались по соот-

ношению Селякова−Шеррера [24] L = λ/(B111 cos θ111),
где λ — длина волны излучения, B111 — интегральная

ширина рефлекса (111) с учетом инструментального

вклада, а θ111 — угол дифракции. Объемная плотность

нанокристаллов оценивалась как N = 6X/(πL3).

Термическая обработка образцов осуществлялась в

режиме нагрева со скоростью 0.083K/s. О кинетике

формирования кристаллических фаз судили по тер-

мограммам дифференциальной сканирующей калори-

метрии (ДСК) (использовался калориметр NETZSCH

DSC 404) и изменениям электрического сопротивления

(четырехзондовый потенциометрический метод). Кине-
тические кривые нанокристаллизации X(T ) строили по

изменениям теплового потока и относительного элек-

тросопротивления (ЭС), нормированным на значение

доли закристаллизованного объема, определенной рент-

генографически в образце, нагретом до температуры

завершения первой стадии кристаллизации. Изменения

размеров нанокристаллов в процессе нагрева определя-

лись рентгенографически на образцах, быстро охлажден-

ных (со скоростью 4K/s) от различных температур в

диапазоне нанокристаллизации.

4. Результаты

Аморфный характер структуры быстроохлажденной

ленты сплава Al87Ni8Y5, исследованной в настоящей

работе, подтверждается результатами рентгенографиче-

ских исследований (рис. 1). Из приведенных на рис. 1

результатов следует, что переход аморфной структуры

в кристаллическое состояние происходит путем трех

последовательных экзотермических реакций, протекание

каждой из которых сопровождается падением электро-

сопротивления. Рентгенографические исследования об-

разцов, подвергнутых нагреву со скоростью 0.083K/s до

температур 553, 602 и 620K, соответствующих заверше-

нию каждой стадии превращения, показывают (рис. 1),
что на первой стадии кристаллизации в аморфной мат-

рице образуются нанокристаллы чистого Al, на второй

происходит кристаллизация остаточной аморфной мат-

рицы с образованием кристаллов Al3Ni и Al19Ni5Y3 и

рост первичных нанокристаллов Al, а третий максимум

тепловыделения обусловлен укрупнением структурных

составляющих.

Из сопоставления результатов ДСК и резистометри-

ческого анализа (рис. 2) следует, что температуры мак-

Физика твердого тела, 2024, том 66, вып. 7
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симумов скоростей превращения каждой стадии прак-

тически совпадают (расхождение не превышает 1K),
а формы профилей имеют незначительные различия.

В частности, анализ профилей скорости нанокристал-
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Рис. 1. Дифрактограммы быстроохлажденной ленты сплава

Al87Ni8Y5 после нагрева со скоростью 0.083K/s до температур
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Рис. 2. Термограмма ДСК (1) и производная изменений

ЭС (2) аморфной ленты Al87Ni8Y5 в процессе нагрева со

скоростью 0.083K/s в диапазоне температур полного перехода

в кристаллическое состояние; на вставке — фрагменты кривых

в области температур нанокристаллизации.
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Рис. 3. Изменение среднего размера нанокристаллов и до-

ли закристаллизованного объема в металлическом стекле

Al87Ni8Y5 в процессе нагрева со скоростью 0.083K/s.

лизации (вставка на рис. 2) показал, что температуры

экстремумов кривых ДСК и производной ЭС состав-

ляют 494.5 и 493.8K соответственно, в то время как

температура начала кристаллизации (точка пересечения

с фоном касательной в точке перегиба) кривой ДСК

(478.1K) примерно на 1K ниже, чем по данным ЭС

(479K). Аналогичное согласие результатов ДСК и ре-

зистометрии наблюдалось также для аморфного сплава

Al85Ni5Y8Co2 [25], что свидетельствует о возможности

использования метода измерения ЭС для анализа ки-

нетики процесса нанокристаллизации. Тем не менее,

учитывая, что изменения теплового потока строго про-

порциональны изменениям доли закристаллизованного

объема, последующий анализ в настоящей работе был

проведен по данным ДСК.

Интегрирование термограммы ДСК, приведенной на

вставке на рис. 2, и нормировка полученной кривой на

величину X = 0.37, определенную по дифрактограмме

образца, подвергнутого нагреву до 553K, дает кинети-

ческую кривую нанокристаллизации X(T ), показанную
на рис. 3, стремящуюся к насыщению при температурах

выше 540K. В отличие от X(T ), размеры нанокристал-

лов выходят на
”
плато“ (L = 27± 1 nm) при значительно

более низкой температуре (∼ 500K), рис. 3. Из сочета-

ния определенных таким образом параметров наноком-

позитной структуры следует, что объемная плотность

кристаллов Al составляет 3.6 · 1022 m−3, что типично

для нанофазных композитов на основе алюминия [5,20].

5. Анализ и обсуждение результатов

Как следует из соотношения (7), изменение в зависи-

мости от температуры скорости зарождения в процессе

8∗ Физика твердого тела, 2024, том 66, вып. 7
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нанокристаллизации J(T ) определяется соотношением

между кинетикой увеличения доли закристаллизован-

ного объема X(T ) и размера нанокристаллов L(T ),
показанных на рис. 3. Однако, вследствие ограниченного

числа экспериментально определенных значений разме-

ров зерен, операция численного дифференцирования не

представляется корректной. По этой причине значения

L(T ), показанные точками на рис. 3, были аппроксими-

рованы соотношением [9]

L(T ) ≈
√

8/3/λHrS
[

1− exp
(

−3λHD(T )teff(T )/r2S
)]1/2

,

(10)
описывающим рост нанокристаллов в условиях столкно-

вения диффузионных полей при нагреве с постоянной

скоростью. Здесь rS — половина расстояния между на-

нокристаллами Al на завершающем этапе нанокристал-

лизации, D(T ) = D0 exp(−QD/T ) — коэффициент диф-

фузии, контролирующий переход атомов Al из аморфной

матрицы в нанокристалл, teff = T 2/(qQD) — эффек-

тивное время неизотермического процесса с энергией

активации QD , λH = [(CI−CM)/(CI−CP)]
1/3 — параметр,

зависящий от концентрации легирующих элементов в

матрице CM, кристалле — CP, и на границе между

ними — CI. В предположении, что CI = 2CM−CP [9], и с

учетом того, что концентрация легирующих элементов

в сплаве Al87Ni8Y5 составляет 0.13, а нанокристаллы не

содержат легирующих элементов, значение параметра λ

было взято равным 0.794.

В цитированной выше работе [17] в уравнении (10)
были использованы значения D(T ), оцененные по из-

менениям L(t) в процессе изотермических выдержек.

Однако значения L(t), которые использовались для

этих оценок, рассчитанные без учета поправки на

инструментальное уширение, были существенно ниже

(L f in = 17.5 nm) приведенных на рис. 3. Поэтому мы

определяли параметры уравнения (10) D(T ) и rS путем

подгонки расчетной кривой и экспериментально най-

денных значений Процедура подгонки показала высо-

кую чувствительность к выбору значений подгоночных

параметров, а приведенная на рис. 3 кривая с до-

стигнутым значением редуцированного χ2 = 0.973 была

получена при следующих значениях: D0 = 240.2m2/s,

QD = 22702K, rS = 20.82 nm.

Подстановка экспериментально определенной зависи-

мости X(T ) и расчетной зависимости L(T ) в уравне-

ние (7) дает зависимость скорости зарождения нанокри-

сталлов Al от температуры при нагреве со скоростью

0.083K/s, показанную на рис. 4 сплошной линией. Как

показали расчеты, скорость зарождения как функция

температуры представляет собой кривую с максимумом

(9.4 · 1019 m−3 · s−1 при температуре 488.5K), имеющую

”
плечо“ примерно при 503K. Более простую форму

имеет кривая J inst(T ), рассчитанная в модели мгновен-

ного роста (уравнение (9)), (рис. 4). Это неудивительно,

поскольку эта кривая с максимумом 1.24 · 1020 m−3 · s−1

при 494.5K, как следует из уравнения (9), близка по
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Рис. 4. Изменение скорости зарождения нанокристаллов Al в

стекле Al87Ni8Y5, рассчитанное с учетом изменений размеров

нанокристаллов (сплошная линия, уравнение (7)) и в предпо-

ложении мгновенного роста (штриховая линия, уравнение (9)).

форме к кривой скорости тепловыделения на термограм-

ме ДСК.

Учитывая, что, согласно классической теории, темпе-

ратурная зависимость скорости гомогенного зарождения

имеет форму кривой с максимумом, представлялось

интересным сравнить теоретические кривые с приведен-

ными на рис. 4 и проанализировать принципиальную воз-

можность применения классической теории зарождения

(КТЗ) для описания формирования экспериментально

наблюдаемой высокой плотности нанокристаллов.

Как известно [26], основные положения КТЗ, сфор-

мулированные для малых отклонений от равновесия

к середине прошлого века, базируются на нескольких

положениях, основными из которых являются нулевая

толщина границы раздела зародыша и материнской фазы

(капиллярное приближение Гиббса) и применимость

макроскопических параметров для характеристики на-

номасштабных зародышей. Однако теоретический ана-

лиз и экспериментальные исследования, проведенные

во второй половине XX века, показали, что модифи-

цированные версии КТЗ пригодны для описания про-

цессов зарождения в далеких от равновесия системах

(в стеклах [27]), в неизотермических [28] и неста-

ционарных условиях [29]. Последующие исследования

позволили установить временные стадии процесса за-

рождения [30–32], а также учесть влияние конечной

толщины границы раздела [33], кривизну поверхности

зародышей [34,35], влияние механических и химиче-

ских факторов [36] и многокомпонентную природу си-

стем и возможность образования зародышей различных

фаз [31]. Однако перечисленные и некоторые другие
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модификации теоретической модели зарождения [37]
включают дополнительные (зачастую не априорные) па-

раметры, оценка которых в экспериментальных условиях

представляется затруднительной.

Учитывая эти обстоятельства, в настоящей работе

была предпринята попытка провести приближенный ана-

лиз кривых J(T ), определенных по экспериментальным

данным (рис. 4), в рамках наиболее простого уравнения

стационарной скорости гомогенного зарождения в моде-

ли Тарнбала−Фишера [38] в форме

Jst(T ) =
NV D0

a2
0

exp

(

−
QD

T

)

exp

[

−
16πσ (T )3V 2

m

3kT1G(T )2

]

= J0 exp

[

−
QD + W (T )

T

]

, (11)

где NV — число атомов в единице объема, a0 — длина

диффузионного скачка через границу раздела (принима-
емая равной среднему атомному диаметру), 1G(T ) —

термодинамическая движущая сила, σ (T ) — удельная

свободная энергия границы зародыш/матрица, W (T ) —

работа образования зародыша критического размера,

Vm — молярный объем, k — постоянная Больцмана.

Уравнение (11) содержит ряд констант и

температурно-зависимых параметров. Поскольку

анализируется процесс зарождения кристаллов

чистого алюминия, то значения NV = 6.02 · 1028 m−3,

a0 = 2.86 · 10−10 m и Vm = 1.06 · 10−5 m3 для этого

элемента были взяты из справочной литературы [39].
Изменение разности термодинамических потенциалов

Гиббса жидкой и кристаллической фаз 1G(T ) может

быть рассчитано точно, если известны температурные

зависимости их теплоемкостей. Однако ввиду

практического полного отсутствия таких данных

для склонных к аморфизации расплавов, для расчетов

изменения 1G(T ) используется ряд приближенных

моделей [27]. В настоящей работе для этой цели была

использована модель Томпсона−Спейпена [40]:

1G(T ) =
21HmT (Tm − T )

Tm(Tm + T )
, (12)

где 1Hm и Tm — скрытая теплота и температура плавле-

ния соответственно, равные для чистого Al 10784 J/mol

и 933.5K [39]. Как было установлено в ряде исследо-

ваний (например, [41]), эта простая модель достаточ-

но корректно описывает разность термодинамических

потенциалов для многих сплавов, склонных к стекло-

образованию, что обусловило ее достаточно широкое

применение.

Если в соответствии с представлениями классиче-

ской теории кристаллизации предположить, что про-

цессы зарождения и роста кристаллов имеют одинако-

вую диффузионную природу [26], то в уравнении (11)
неизвестной остается только температурная зависимость

удельной свободной энергии границы раздела заро-

дыш/материнская фаза σ (T ). Как следует из уравне-

ния (11), скорость зарождения существенно зависит от
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Рис. 5. Изменение работы образования зародыша критиче-

ского размера в стекле Al87Ni8Y5 при нагреве со скоростью

0.083K/s, рассчитанное с учетом изменений размеров нано-

кристаллов (сплошная линия) и для случая мгновенного роста

(штриховая линия).

величины σ , а существующие структурные и термоди-

намические модели (например, [42,43]) не обеспечивают

достаточную точность для анализа конкретных металлов

и сплавов. По этой причине изменение σ (T ) является

параметром модели и определяется путем сравнения

с экспериментальными данными. В настоящей работе

зависимость σ (T ) рассчитывалась по изменению работы

образования критического зародыша, которая находи-

лась из выражения

W (T ) = −T ln

[

Jexp(T )

J0 exp(−QD/T )

]

, (13)

и для значений Jexp, найденных при помощи моделей (7)
и (9) (рис. 4), имеет вид, показанный на рис. 5.

Как видно из рис. 5, с ростом температуры работа

образования критического зародыша в диапазоне темпе-

ратур нанокристаллизации меняется немонотонно, что

противоречит классической теории, согласно которой

по мере приближения к температуре плавления W
должна монотонно возрастать. Следует отметить, что

аналогичное аномальное поведение W (T ) наблюдалось

в процессе анализа кристаллизации ряда оксидных сте-

кол [44]. По мнению авторов этой работы, повышенные

значения W при температурах ниже температуры мак-

симума скорости зарождения обусловлены релаксацион-

ными процессами в стеклах, которые не учитываются

в теории кристаллизации. Из сравнения зависимостей

J(T ), представленных на рис. 4, и W (T ) на рис. 5

видно, что при температурах выше соответствующих

Jmax (488.5 и 494.5K) значения работы образования
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монотонно возрастают с ростом температуры. По всей

видимости, аналогия поведения кривых W (T ) на на-

чальных стадиях кристаллизации металлического стекла

Al87Ni8Y5 и оксидных стекол указывает на существова-

ние общей природы наблюдаемых изменений, для выяс-

нения которой нужны дополнительные исследования.

По этой причине для расчетов температурных зави-

симостей удельной свободной межфазной энергии σ (T )
по соотношению

σ (T ) =

[

3kW (T )1G(T )2

16πV 2
m

]1/3

(14)

были использованы значения W (T ) при температурах

выше 490K в сочетании с зависимостью 1G(T ), рас-

считанной с использованием (12) (кривая 1 на рис. 6).
Как видно из рис. 7, значения σ возрастают с

ростом температуры, что согласуется с представ-

лениями классической теории кристаллизации [42],
и хорошо аппроксимируются линейной зависимостью

σ (T ) = 0.026 + 1.55 · 10−4T . Этим соотношением опи-

сывается величина σ , рассчитанная по изменению ра-

боты образования зародыша, которое учитывает рост

нанокристаллов. Подстановка в (14) значений W (T ),
рассчитанных в модели мгновенного роста (штрихо-

вая линия на рис. 5), дает близкие значения σi

(на рисунке не показаны), которые аппроксимируются

соотношением σi (T ) = 0.02 + 1.66 · 10−4T . Рассчитан-

ные по этим соотношениям значения σ в диапазоне

температур нанокристаллизации (480−520K) лежат в

пределах 0.1−0.106 J/m2, что несколько выше оценок

(0.07 и 0.076 J/m2) удельной свободной энергии границы

раздела зародыша, контролирующей зарождение нано-

кристаллов в стеклах Al88Y7Fe5 [45] и Al88Y8Ni4 [46] со-
ответственно. Экстраполяция приведенных выше линей-

ных зависимостей к температуре плавления Al (933.5 K)
также дает более высокие значения σ (0.175 и 0.171 J/m2

соответственно), чем удельная свободная энергии гра-

ницы раздела зародыша Al в собственном расплаве

0.108 J/m2 [27].
Использованное в расчетах σ (T ) уравнение (12),

описывающее изменение термодинамической движущей

силы, было выведено в предположении идентичности

составов зародыша и материнской фазы. Однако нано-

кристаллизация аморфного сплава Al87Ni8Y5 происходит

путем образования зародышей чистого Al в матрице,

которая содержит 13 at.% легирующих элементов (CM0),
и по мере увеличения доли закристаллизованного объ-

ема X концентрация матрицы, CM , непрерывно воз-

растает по закону CM(X) = CM0/(1−X). Очевидно, что
термодинамический стимул формирования зародыша с

составом, отличным от состава материнской фазы, будет

меньше, чем зародыша с совпадающим составом, и раз-

личие стимулов растет с увеличением разности составов.

Анализ изменения термодинамической движущей силы

в случае формирования зародыша чистого компонента,

обусловленного изменением состава матрицы, проведен-

ный в рамках модели регулярных растворов [47], дал
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Рис. 6. Температурные зависимости разности термодинамиче-

ских потенциалов расплава Al87Ni8Y5 и кристаллического Al,

рассчитанные по уравнениям (12) — (1) и (15) — (2).
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Рис. 7. Температурные зависимости удельной свободной энер-

гии границы раздела зародыш/аморфная фаза, рассчитанные

без учета (1) и с учетом (2) изменения состава материнской

фазы.

следующее выражение:

1Gex(CM , T ) = (Tm − T )
{

1S(T ) + R ln[1−CM(X)]
}

,

(15)
где R — универсальная газовая постоянная, а

1S(T ) = 21HmT/[Tm(Tm + T )]. Расчеты показали (кри-
вая 2 на рис. 6), что учет различия состава заро-
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Рис. 8. Изменения скорости гомогенного зарождения в процессе нанокристаллизации аморфного сплава в стекле Al87Ni8Y5, опре-

деленные и рассчитанные с учетом роста нанокристаллов (a) и в модели мгновенного роста (b): 1 — Jexp(T ), 2 — рассчитанные

для сочетания 1G(T ) и σ (T ), 3 — рассчитанные для сочетания 1Gcx(T ) и σcx(T ).

дыша и матрицы снижает разность термодинамиче-

ских потенциалов примерно на 500 J/mol (15%) на

начальных этапах нанокристаллизации и приблизитель-

но на 750 J/mol (23%) в конце. Поскольку величина

W (T ) в выражении (14) остается прежней, то сниже-

ние величины 1G соответственно приводит к сниже-

нию удельной межфазной свободной энергии, значения

которой в диапазоне температур нанокристаллизации

лежат в пределах 0.089−0.091 J/m2 (рис. 7, кривая 2).
Температурные изменения σ , рассчитанные по 1Gcx,

как с учетом изменений размеров нанокристаллов, так

и в модели мгновенного роста, аппроксимируются ли-

нейными функциями вида σcx(T ) = 0.073 + 3.46 · 10−5T
и σcxi(T ) = 0.067 + 4.51 · 10−5T , а их значения при тем-

пературе плавления Al составляют 0.105 и 0.109 J/m2

соответственно.

Оценка изменения σ (T ) (рис. 7) и соответствую-

щей ему рассчитанной температурной зависимости тер-

модинамической движущей силы (рис. 6) позволяет

определить изменение радиуса критического зародыша

алюминия, rcr = 2σVm/1G [26]. Расчеты показали, что

для комбинации σ (T ) с 1G(T ), раcсчитанной с исполь-

зованием уравнения (12), (кривые 1 на рис. 6 и 7),
радиусы критического зародыша в стекле Al87Ni8Y5 в

диапазоне температур нанокристаллизации (470−530K)
возрастают от 0.58 до 0.72 nm, а для комбинации кри-

вых 2 — от 0.62 до 0.76 nm. Полученные значения пред-

ставляются физически разумными, поскольку близки к

экспериментальной оценке rcr = 0.85 nm зародыша Al в

металлическом стекле Al88Y7Fe5 [16].

Подстановка определенных таким образом зависи-

мостей σ (T ) в уравнение (11) позволяет рассчитать

температурные зависимости скоростей гомогенного за-

рождения в диапазоне температур нанокристаллизации.

Из сопоставления кривых J(T ), рассчитанных в моделях

с учетом роста нанокристаллов (рис. 8, a) и мгновенного

роста (рис. 8, b), с соответствующими кривыми, рассчи-

танными по экспериментальным данным, (рис. 4) вид-

но, что использование комбинации зависимостей σ (T )
и 1G(T ) (кривые 1 на рис. 6 и 7), дает очень широкие

по сравнению с экспериментальными кривые, имеющие

высокие значения в области температур ниже темпе-

ратуры начала кристаллизации. Температурные диапазо-

ны зависимостей J(T ), рассчитанных с использованием

зависимости 1Gcx(T ), гораздо лучше коррелируют с

кривыми J(T ), определенными по экспериментальным

данным (кривые 2 и 3 на рис. 8). Как видно из рис. 8, a,

температуры максимумов кривых J(T ), определенных

с учетом конечной скорости роста, совпадают (487K),
однако расчетное значение Jmax (1.3 · 1020m−3 · s−1)
примерно в 1.4 раза выше Jexp (0.93 · 1020 m−3 · s−1).
В отличие от этих данных, температуры максимумов

расчетной и экспериментальной зависимостей J(T ),
определенные в модели мгновенного роста, различны

(486 и 495K соответственно), а значения Jmax (2.6 · 1020

и 1.24 · 1020 m−3 · s−1) различаются более чем в два раза

(рис. 8, b).

Из результатов, представленных на рис. 8, следует,

что температурные зависимости скорости зарождения

нанокристаллов Al, рассчитанные в рамках классиче-

ской модели гомогенного зарождения с корректными

значениями удельной свободной межфазной энергии,

неплохо коррелируют с кривыми Jexp(T ), характери-

зующими изменения скорости зарождения в процессе

нанокристаллизации. В качестве дополнительной про-

верки возможности описания процесса формирования
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Рис. 9. Изменения объемной плотности нанокристаллов

Al в процессе нанокристаллизации металлического стекла

Al87Ni8Y5 при нагреве со скоростью 0.083K/s: 1 — интегри-

рование Jexp(T ), 2 — интегрирование расчетной зависимости

J(T ), символы — оценка по рентгенографически определен-

ным значениям X и L.

высокой плотности зародышей в рамках уравнения (11)
зависимостью J(T ), полученной с учетом изменения

размеров нанокристаллов (кривая 3 на рис. 8, a), было
рассчитано изменение плотности зародышей N(T ) в

процессе нанокристаллизации

N(T ) = q−1

T
∫

T1

J(T ′)[1− X(T ′)]dT ′.

Интегрирование в диапазоне температур 470−540K

показало, что расчетные значения N неплохо корре-

лируют с значениями плотности нанокристаллов Al,

определенных рентгенографически (рис. 9), хотя ко-

нечное значение (4.04 · 1022 m−3) оказалось несколько

выше экспериментального (3.6 · 1022 m−3). Последнее

неудивительно, поскольку расчетные значения скорости

зарождения в диапазоне температур ниже температуры

максимума значительно выше экспериментальных.

Одной из вероятных причин наблюдаемого разли-

чия формы кривых J(T ) является нестационарный ха-

рактер процесса зарождения, характерный для многих

металлических стекол [16,48], который не учитывается

уравнением (11). Для учета влияния нестационарности

на скорость зарождения уравнение (11) необходимо

дополнить сомножителем, содержащим температурную

зависимость характерного времени нестационарности,

для определения которой нужны дополнительные экспе-

рименты в изотермических условиях [16,48].

6. Выводы

Результаты экспериментальных исследований кинети-

ки неизотермической нанокристаллизации, структурных

изменений металлического стекла Al87Ni8Y5 и их анализ

позволяют сделать следующие выводы:

1. Согласно практически совпадающим результатам,

полученным методами ДСК и измерения электросо-

противления, первая стадия процесса кристаллизации

при нагреве со скоростью 0.083K/s начинается при

температуре 479K и протекает до 540K путем форми-

рования в аморфной матрице нанокристаллов чистого

Al, объемная доля которых и размеры составляют 0.37

и 27 nm соответственно.

2. С учетом особенностей структуры нанофазных

композитов (отсутствия столкновений нанокристаллов)
предложены модели для оценки изменения скорости

зарождения в процессе нагрева по изменению размеров

нанокристаллов L(T ) и их объемной доли X(T ), а также

в предположении мгновенного роста.

3. Установлено, что экспериментально измеренные

значения L(T ) хорошо аппроксимируются приближен-

ным уравнением диффузионно-контролируемого роста,

что позволило установить температурную зависимость

коэффициента диффузии, контролирующей рост нано-

кристаллов.

4. Рассчитанные по экспериментальным данным в

рамках модели скорости зарождения зависимости

Jexp(T ) представляют собой кривые с максимумами

9.3 · 1019 m−3 · s−1 при 487K и 1.24 · 1020 m−3 · s−1

при 495K для случаев учета изменений размеров на-

нокристаллов и мгновенного роста соответственно.

5. Анализ зависимостей Jexp(T ) в рамках уравне-

ния классической теории гомогенного зарождения по-

казал, что наиболее близкой к экспериментальной

оказалась зависимость J(T ) (Jmax = 1.33 · 1020 m−3 · s−1

при 487K), рассчитанная с использованием модели

Томсона−Спейпена, описывающей температурную зави-

симость термодинамической движущей силы в матрице

переменной концентрации.

6. Корректность проведенного анализа подтвержда-

ется хорошим согласием с литературными данными

определенных в работе значений удельной межфазной

свободной энергии, которые в диапазоне температур

нанокристаллизации лежат в пределах 0.089−0.091 J/m2

и физически разумными оценками размеров критических

зародышей.

7. Более высокие значения расчетных кривых J(T )
по сравнению с определенными по экспериментальным

данным в области температур ниже максимума, веро-

ятнее всего, обусловлены нестационарным характером

процесса зарождения, который не учитывается в ис-

пользованной модели гомогенного зарождения. След-

ствием нестационарного характера зарождения являет-

ся и более низкая объемная плотность нанокристал-

лов (3.6 · 1022 m−3), определенная экспериментально, по

сравнению с расчетной (4.04 · 1022 m−3).
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8. Для количественной оценки параметров, характери-

зующих нестационарность процесса гомогенного зарож-

дения, необходимы дополнительные экспериментальные

исследования, тем не менее, значение объемной плотно-

сти нанокристаллов, полученное интегрированием урав-

нения (11) с физически разумными параметрами, сви-

детельствует о возможности применения приближенной

классической модели Тарнбала−Фишера для анализа

процесса формирования нанофазных композитов.
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