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С помощью молекулярно-динамического моделирования проведено исследование влияния размера зерна

нанокристаллического титана на интенсивность его растворения в алюминии. Показано, что в случае зерен

размером порядка нескольких нанометров в титане из-за высокой плотности границ зерен интенсивность

взаимной диффузии на межфазной границе существенно выше, чем в случае монокристаллического титана.

Высокая плотность границ зерен в титане, таким образом, может являться одной из причин, наряду с

запасенной в результате деформации в дефектах энергией, снижения энергии активации реакции синтеза

в системе Ti−Al после механообработки исходной смеси.
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1. Введение

Интерметаллические соединения системы Ti−Al и

сплавы на их основе обладают сочетанием таких

свойств, как высокий предел текучести при повышен-

ных температурах и хорошая стойкость к окислению

и коррозии одновременно с относительно низкой плот-

ностью, что делает их перспективными для исполь-

зования в качестве высокотемпературных конструкци-

онных материалов, в частности, для аэрокосмической

и автомобильной отраслей [1–5]. Известно, что нерав-

новесные методы обработки, включающие, например,

интенсивную деформацию, механическое легирование,

быструю закалку и т. д., позволяют создавать различные

уникальные неравновесные микроструктуры, способные

улучшить механические свойства интерметаллических

сплавов [6–12]. Одним из перспективных методов по-

лучения интерметаллидов, в том числе интерметал-

лидов системы Ti−Al, является предварительная, пе-

ред стадией реакции высокотемпературного синтеза,

механическая обработка исходных порошков металлов,

например, путем их измельчения в планетарных ша-

ровых мельницах [13–19]. В процессе такой механоак-

тивации формируются, так называемые, механокомпо-

зиты, представляющие собой матрицу из более пла-

стичного компонента (в нашем случае алюминия), в

объеме которой находятся наноразмерные частицы бо-

лее хрупкого компонента смеси (титана) [18,19]. Ме-

ханическое измельчение исходных порошков и полу-

ченные таким образом нанокомпозиты используются,

в частности, в интенсивно развиваемом в настоящее

время аддитивном производстве [18,20]. Такая систе-

ма характеризуется высокой степенью неравновесности

из-за высокой концентрации дефектов, поверхностей

раздела, внутренних напряжений. Одним из наиболее

интересных свойств таких неравновесных систем, со-

стоящих из нанокомпозитов, является гораздо мень-

шая эффективная энергия активации реакции синте-

за по сравнению с обычными порошками: реакция

синтеза (воспламенение) начинается при температу-

ре существенно ниже температуры плавления алюми-

ния [13–19].
В настоящее время остается открытым вопрос относи-

тельно того что именно является главным фактором сни-

жения температуры воспламенения и энергии активации

реакции синтеза в механически активированных сме-

сях. Среди причин обычно рассматриваются следующие:

1) предварительное смешение компонентов и значитель-

ное увеличение площади их контакта; 2) накопление

в результате деформации избыточной энергии в виде

различных структурных дефектов, которая может вы-

свобождаться в виде дополнительного тепла при релак-

сации структуры; 3) снижение температуры плавления

алюминия из-за наличия в нем высокой концентрации де-

фектов или даже аморфной фазы; 4) более интенсивная

взаимная диффузия из-за наличия высокой плотности

каналов облегченной диффузии в виде границ зерен

преимущественно в титане.
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Первая указанная причина, а именно увеличение

площади контакта компонентов, иногда приводится в

качестве основной причины снижения энергии актива-

ции реакции синтеза, часто в совокупности со второй,

то есть с накоплением избыточной энергии в виде

дефектов, как, например, в [21,22], где было проведено

молекулярно-динамическое моделирование деформации

круглых частиц металлов и начальный этап взаимной

диффузии. Однако, строго говоря, увеличение только

площади контакта компонентов не может привести к

уменьшению энергии активации реакции синтеза и, соот-

ветственно, температуры воспламенения. Это приводит

только к повышению интенсивности растворения, что,

в частности, было показано нами при исследовании

растворения круглой частицы титана в алюминии [23], а
также при моделировании взаимной диффузии в случае

плоской межфазной границы [24].

Отдельно следует рассмотреть вторую упомянутую

причину, а именно накопление избыточной энергии в

процессе деформации в виде формирования в структуре

компонентов неравновесных дефектов: границ зерен,

дислокаций и дисклинаций, точечных дефектов и их ком-

плексов. Такую причину снижения энергии активации

реакции синтеза указывают в качестве главной, напри-

мер, в работах [25–27]. Действительно, избыточная, или
накопленная, потенциальная энергия может быть выде-

лена при нагреве вследствие частичного залечивания

структуры и уменьшения плотности дефектов. В [28,29]
нами, например, было показано, что при рекристал-

лизации металла с нанокристаллической структурой,

характеризующейся очень высокой плотностью границ

зерен по сравнению с обычными поликристаллами, вы-

свобождение энергии и рост температуры могут быть

значительными и существенно влиять на диффузионные

процессы.

Иногда в качестве еще одной причины снижения тем-

пературы воспламенения механически активированных

порошков рассматривается возможное снижение темпе-

ратуры плавления нанокристаллического алюминия по

сравнению с обычным крупнокристаллическим алюми-

нием. Известно, что температура начала реакции высо-

котемпературного синтеза в таких системах, как Ti−Al и

Ni−Al, в случае обычных порошков совпадает с темпе-

ратурой плавления алюминия. В многочисленных иссле-

дованиях, выполненных преимущественно с помощью

моделирования, действительно, было показано, что для

наноматериалов характерным является, так называемый,

”
the size-dependent melting point depression phenomenon“,

то есть зависимость температуры плавления нанома-

териалов от их эффективного размера: размера зерна,

толщины пленки, диаметра наночастицы. Что касается

материалов с нанокристаллической структурой, то в

работах [30–35] с помощью молекулярно-динамического

моделирования было показано, что плавление в них не

является гомогенным процессом, оно начинается, как

правило, со свободных поверхностей и границ зерен.

Уменьшение среднего размера зерна приводило к умень-

шению температуры плавления нанокристаллических

Ag [31,32] и Al [33,34]. В [28,29] нами также наблюдалось

уменьшение температуры плавления для наночастиц Ni,

имеющих нанокристаллическую структуру, по сравне-

нию с монокристаллическими частицами. Тем не менее,

в другой нашей работе [23], посвященной исследованию

растворения наночастицы титана в алюминии, было

показано, что состояние структуры титана в гораздо

большей степени влияет на интенсивность взаимной

диффузии, чем состояние структуры алюминия, в связи

с чем причина, связанная с возможным снижением

температуры плавления алюминия, не видится перво-

степенной в случае снижения температуры начала ре-

акции синтеза в порошках, подвергнутых механической

активации.

Четвертая возможная причина, которой посвящена на-

стоящая работа, заключается в образовании вследствие

интенсивной деформации в титане высокой концентра-

ции каналов ускоренной диффузии в виде границ зерен,

дислокаций, пор. Роль этих дополнительных каналов

(преимущественно границ зерен) видится нами одной

из главных наряду с накопленной в дефектах энергией.

Известно, что диффузия по границам зерен протека-

ет на порядки интенсивнее диффузии по сравнению

с диффузией в объеме зерен, а энергия активации

зернограничной диффузии существенно ниже энергии

активации вакансионной диффузии [36–38]. Более то-

го, в нанокристаллических материалах вклад границ

зерен и тройных стыков в их свойства, в том числе

диффузионные, является определяющим, и возрастает

по мере уменьшения среднего размера зерна [39,40].
Наличие высокой плотности границ зерен в титане,

при определенном размере зерен, может привести к

достаточно высокой скорости взаимной диффузии, соиз-

меримой с диффузией при температуре начала реакции,

при которой инициируется фаза самораспространяюще-

гося синтеза. Настоящая работа нацелена на проверку

данного предположения и посвящена исследованию с по-

мощью метода молекулярной динамики влияния размера

зерна нанокристаллического титана на интенсивность

его растворения в алюминии при разной температуре

по сравнению с растворением монокристаллического

титана.

Моделирование методом молекулярной динамики вза-

имной диффузии в системе Ti−Al, а также в других

похожих системах, проводилось различными авторами.

Например, в работах [21,22] была сделана попытка

смоделировать интенсивную деформацию изначально

круглых частиц Al и Ti, и последующую взаимную

диффузию при разных значениях температуры. Указан-

ные работы содержат интересные результаты, однако в

них оказалось сложным выделить отдельные факторы,

влияющие на интенсивность растворения компонентов.

В [23,24] с помощью молекулярно-динамического мо-

делирования мы стремились отдельно изучить влияние

на интенсивность взаимной диффузии в системе Ti−Al

Физика твердого тела, 2025, том 67, вып. 4
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Рис. 1. Пример расчетной ячейки, содержащей границу раздела между алюминием и нанокристаллическим титаном со средним

размером зерна 8.8 nm: а) сечение в плоскости xz ; b) сечение титана в плоскости xy .

таких факторов, как ориентация межфазной границы

относительно кристаллических решеток компонентов,

размер частиц титана в алюминиевой матрице, состо-

яние структуры частиц титана (кристаллическое или

аморфное). В настоящей работе мы сосредоточимся

на исследовании влияния на интенсивность взаимной

диффузии среднего размера зерна и, соответственно,

плотности границ зерен в нанокристаллическом титане.

2. Описание модели

Для описания межатомных взаимодействий в системе

Ti−Al использовались EAM потенциалы из работы [41],
где они были получены на основе сопоставления с

экспериментальными данными и ab initio расчетами для

различных свойств и структур металлов Ti, Al и интер-

металлидов Ti3Al и TiAl. Данные потенциалы хорошо

зарекомендовали себя при проведении различных ис-

следований и прошли успешную апробацию по широко-

му спектру механических и структурно-энергетических

свойств сплавов системы Ti−Al [41–44].

Межфазная граница Ti−Al создавалась в центре мо-

делируемой расчетной ячейки вдоль плоскости xy , как
показано на рис. 1, а. Количество атомов Ti было при-

близительно равно количеству атомов Al. Вдоль всех

осей были наложены периодические граничные условия.

При этом по оси Z, то есть параллельно межфазной

границе, был создан вакуумный слой (рис. 1, а), пред-
назначенный для того, чтобы биметалл мог свободно

изменять объем в течение моделирования взаимной

диффузии. При варьировании температуры учитыва-

лось тепловое расширение металлов, размеры расчет-

ной ячейки при этом соответственно корректировались.

Размеры вдоль осей X и Y подбирались таким образом,

чтобы они были кратны, с минимально возможным

отклонением, периодам повторяемости одновременно

кристаллических решеток Ti и Al. При этом учитывалось

также неодинаковое тепловое расширение металлов для

каждой конкретной температуры, при которой проводи-

лось моделирование. Размеры ячейки вдоль всех осей

составляли примерно 20−25 nm, а общее число атомов

было равно примерно 300 тысяч. В модели, таким

образом, использовался NPT канонический ансамбль.

Для поддержания температуры постоянной применялся

термостат Нозе−Гувера. Шаг интегрирования по време-

ни в методе молекулярной динамики был равен 2 fs.

В работах [23,24] ранее нами было выяснено, что на

интенсивность взаимной диффузии на границе раздела

Ti−Al основное влияние оказывает структура титана:

наличие дефектов, ориентация межфазной границы от-

носительно решетки титана и т. д. Структура алюминия

гораздо легче трансформируется и вблизи межфазной

границы стремится, как правило, подстроиться под ори-

ентацию решетки титана [24]. При наличии у алю-

миния нанокристаллической или аморфной структуры,

при температурах близких к его температуре плавления

(которые рассматриваются в настоящей работе), проис-
ходила быстрая рекристаллизация, или кристаллизация

в случае изначальной аморфной структуры, в связи с

чем создание нанокристаллической структуры, помимо

титана, еще в алюминии не имело смысл.

Физика твердого тела, 2025, том 67, вып. 4
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Нанокристаллическая структура титана с зернами из-

начально одинакового размера создавалась следующим

образом. В идеальном кристалле титана, еще до этапа

соединения с алюминием, в зависимости от заданного

среднего размера зерен определялись центры будущих

зерен, расположенные в расчетной ячейке в узлах сверх-

решетки с гексагональной упаковкой в плоскости xy ,
параллельной плоскости межфазной границы (рис. 1, b).
Структура вокруг каждого центра в сферах диамет-

ром 0.8 от заданного размера зерна (ближайшего рассто-

яния между центрами) поворачивалась в пространстве

на случайные углы. При зафиксированной структуре

внутри сфер остальная структура подвергалась плав-

лению и затем моделированию кристаллизации при

выдерживании в течение 500 ps при температуре 1500K.

На заключительном этапе структура охлаждалась до 0K.

Для предотвращения влияния на результаты рекри-

сталлизации и роста зерен в течение моделирования,

особенно для зерен малого размера, структура в центрах

зерен в сферах диаметром 0.3 от среднего размера

зерна оставалась в течение всего моделирования зафик-

сированной. Зафиксированные области в центрах зерен

выделены на рис. 1, b темно-серым цветом. Это было

сделано для того, чтобы заданный изначально размер

зерен в течение моделирования не изменялся.

Средний размер зерна варьировался от 2.7 до 8.8 nm.

На рис. 1, b с помощью визуализатора кристалличе-

ских фаз на основе метода CNA (Common Neighbor

Analysis) [45] изображены сечения расчетных ячеек с

зернами размером 8.8 nm. Синие атомы Ti — атомы, бли-

жайшее окружение которых соответствует ГПУ кристал-

лической структуре, белые атомы — кристаллическая

решетка не определена или соответствуют аморфной

структуре, темно-серые атомы — атомы, которые оста-

вались неподвижными в течение моделирования. Зерна

в модели имели форму близкую к икосаэдру. Границы

зерен в большинстве случаев были смешанного типа.

После этапа создания нанокристаллической струк-

туры титана следовал этап создания слоя алюминия

и соединения его с титаном. После этого еще раз

проводилась релаксация структуры, но при невысокой

стартовой температуре, с последующим охлаждением до

температуры близкой к 0K. Количество атомов алюми-

ния примерно было равно количеству атомов титана.

Помимо границ раздела между нанокристаллическим

титаном и алюминием для сравнения рассматрива-

лись границы между монокристаллическими титаном и

алюминием. Рассматривалось две ориентации границы

относительно кристаллических решеток Ti (ГПУ) и

Al (ГЦК): (0001) : (111) и (0011) : (001).

3. Результаты и обсуждение

Для количественной оценки взаимной диффузии на

межфазной границе в молекулярно-динамической мо-

дели использование традиционного коэффициента диф-

фузии имеет ряд недостатков, связанных в основном

с необходимостью и сложностью выделения только

взаимной составляющей диффузии наряду, например, с

самодиффузией и другими возможными перемещениями

атомов в модели. В случае компьютерного моделирова-

ния имеется возможность использовать более точные

и конкретные характеристики. В нашей работе для

оценки растворения атомов одного металла в другом

использовалась специальная характеристика . удельное

количество растворенных атомов 1N/S, где 1N — раз-

ность количества растворенных атомов рассматриваемо-

го металла в текущий и начальный моменты времени,

S — площадь межфазной границы. Растворенным атом

рассматриваемого металла считался в том случае, если

количество атомов другого металла в его ближайшем

окружении превышало 50%. Ближайшим окружением

считался объем в пределах радиуса 0.37 nm, то есть

включающий только первую координационную сферу.

На рис. 2 представлены примеры зависимостей вели-

чины 1N/S от времени компьютерного моделирования

для случаев среднего размера зерна в титане 3 и 7.4 nm

при постоянной температуре ниже и выше темпера-

туры плавления алюминия: 800K (рис. 2, а) и 1100K

(рис. 2, b). Во всех случаях, как видно на рисунках,

растворение сначала протекало интенсивно, затем ско-

рость снижалась и в дальнейшем оставалась примерно

постоянной. Такой же характер растворения наблюдался

и другими исследователями, например в [46,47], а также

нами в [23] при исследовании растворения наночастиц

титана в алюминии, и объясняется образованием на пер-

вой стадии диффузионной зоны, насыщенной атомами

обоих компонентов.

Как можно видеть по приведенным зависимостям,

титан диффундирует в алюминий существенно интен-

сивнее, чем алюминий в титан. С ростом температуры,

и особенно после плавления алюминия (рис. 2, b), эта
разница только увеличивается. Это хорошо известное

явление, которое в случае твердофазного контакта объ-

ясняется сравнительно меньшей подвижностью атомов

в решетке титана, обусловленной в основном большей

глубиной потенциальных ям, в которых находятся атомы

титана. При плавлении алюминия диффузия в нем, как

самодиффузия, так и диффузия атомов титана в жидком

алюминии, существенно увеличиваются, тогда как титан

остается по-прежнему в кристаллическом состоянии.

По графикам, приведенным на рис. 2, также видно,

что диффузия, как атомов титана в алюминий, так и

атомов алюминия в титан, в случае размера зерен

3 nm протекает значительно интенсивнее, чем в случае

размера 7.4 nm. Это уже является качественным сви-

детельством того факта, что размер зерен, а точнее

плотность границ зерен, в титане оказывает влияние на

интенсивность взаимной диффузии.

Для более детального исследования данного вопроса

нами были получены зависимости удельного количества

растворенных атомов 1N/S от температуры после ком-

пьютерного моделирования в течение 300 ps для всех
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Рис. 2. Зависимости удельного количества растворенных ато-

мов 1N/S от времени компьютерного моделирования для слу-

чаев среднего размера зерна в титане 3 и 7.4 nm при постоян-

ной температуре: а) 800K, b) 1100K.

рассматриваемых размеров зерен в титане (рис. 3).
Температура в течение моделирования удерживалась

постоянной. Рассматривались значения от 500 до 1200K.

Для сравнения также были получены аналогичные зави-

симости для случаев межфазной границы между моно-

кристаллическими титаном и алюминием с ориентацией

границы относительно кристаллических решеток Ti и Al

(0001) : (111) и (0011) : (001) (нижние графики на рис. 3,

выделенные красным цветом).

С ростом температуры интенсивность диффузии уве-

личивается, что согласуется с классическим уравнением

Аррениуса для диффузии, согласно которому с ростом

температуры экспоненциально возрастает вероятность

совершения элементарных диффузионных актов. Вме-

сте с тем, однако, следует понимать, что классиче-

ское уравнение Аррениуса предназначено для описания

устоявшейся диффузии, то есть когда диффузионный

поток и коэффициент диффузии остаются неизменными

в течение рассматриваемого промежутка времени. В на-

шем же случае процесс диффузии сложнее: как было

показано выше (рис. 2), он включает, как минимум, два

этапа, отличающихся скоростью диффузии компонентов.

Следует ожидать также и третий этап — постепенное

замедление диффузии в связи с выравниванием концен-

трации компонентов в смеси.

С ростом температуры, как видно из рис. 3, интен-

сивность растворения титана в алюминии увеличивает-

ся быстрее, чем алюминия в титане, особенно после

плавления алюминия. Титан во всем рассматриваемом

диапазоне температур оставался в твердом состоянии —

подвижность атомов в нем была существенно ниже

подвижности атомов в алюминии.

После плавления алюминия (в модели температура

плавления алюминия была равна примерно 1016K)
на графиках можно заметить скачок, который более

четко проявлялся по мере увеличения среднего раз-

мера зерна. Наиболее резкая ступенька наблюдалась в

случае монокристаллического титана (нижние графики

на рис. 3). Это наглядно демонстрирует влияние на

скорость диффузии агрегатного состояния алюминия:

в случае монокристаллического состояния титана это

влияние является решающим, однако в случае нано-

кристаллической структуры с размером зерен порядка

нескольких нанометров это влияние существенно сла-

бее, а для размеров зерен менее примерно 6 nm и вовсе

почти не наблюдается.

Следует заметить, что авторы потенциала для Al полу-

чили значение его температуры плавления 1042K [48].
Однако это значение было найдено в [48] для расчетных

ячеек, не содержащих никаких дефектов, в том числе

поверхности. В [35] нами было показано, что в слу-

чае наличия границ зерен или свободной поверхности

плавление протекает гетерогенно и начинается от них,

а температура плавления в модели получается ниже

той, которую рассчитали авторы потенциала для безде-

фектного кристалла. В [35] было, например, показано,

что температура плавления зависит от кристаллографи-

ческой ориентации поверхности. Для алюминия в [35]
были получены следующие значения: (110) — 990K,

(100) — 1004K, (111) — 1016K.

В [24] ранее нами было показано, что ориента-

ция межфазной границы относительно решетки титана

(относительно решетки алюминия — в значительно

меньшей степени) оказывает влияние на интенсивность

взаимной диффузии и, например, для рассмотренных в

настоящей работе ориентаций больше в случае ориен-

тации (0011) : (001) и меньше — в случае ориентации

(0001) : (111), что хорошо заметно по графикам на рис. 3

(нижние графики). Это объясняется плотностью атомов

в приповерхностном слое титана, а точнее в разнице

глубин потенциальных ям, в которых они находятся.

Для отрыва их от плоскости и увлечения в фазу алю-

миния в случае разных ориентаций требуются разные

энергии.
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Рис. 3. Зависимости удельного количества растворенных атомов 1N/S от температуры после компьютерного моделирования

в течение 300 ps для различных размеров зерен в титане. Сплошные кривые — растворение титана в алюминии, штриховые —

алюминия в титане.

Главный вывод, который следует сделать по графикам

на рис. 3, заключается в критическом влиянии размера

зерен в титане на интенсивность взаимного растворения

компонентов. Действительно, как видно из рис. 3, по

мере уменьшения среднего размера зерна и, соответ-

ственно плотности границ зерен в титане, удельное

количество растворенных атомов 1N/S существенно

увеличивается. Особенно это заметно при сравнении

значений величины 1N/S, полученных для монокристал-

лического титана (нижние красные графики на рис. 3) и

для нанокристаллической структуры (верхние графики).
Известно, что границы зерен являются своего рода

каналами ускоренной диффузии, диффузия по границам

зерен протекает на порядки быстрее, чем в объеме

зерен [36–38]. По мере уменьшения среднего размера

зерна плотность границ зерен растет. В нашем случае

зерна имеют размер всего несколько нанометров, в связи

с чем плотность границ зерен и вклад зернограничной

диффузии сравнительно очень высокие.

Для наглядности, чтобы показать, что достаточно

высокая плотность границ зерен в титане способна

значительно снизить энергию активации реакции синте-

за, на рис. 4 приведены зависимости величины 1N/S
от среднего размера зерна d в титане. Показаны три

пары графиков для растворения титана и алюминия: для

температур 800 и 1100K, а также для сравнения пунк-

тирными линиями показаны значения 1N/S для случая

монокристаллического титана с начальной ориентаци-

ей межфазной границы (0011) : (001) при температуре

1100K (при данной температуре алюминий жидкий,

поэтому его начальная ориентация не имеет значения).
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Рис. 4. Зависимости удельного количества растворенных

атомов 1N/S от среднего размера зерна d в титане при мо-

делировании в течение 300 ps при температурах 800 и 1100K.

Для сравнения также штриховыми линиями показаны значения

1N/S для случая монокристаллического титана с начальной

ориентацией межфазной границы (0011) : (001) при температу-

ре 1100K.
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a b

Рис. 5. Распределения атомов титана (а) и алюминия (b) в слое другого металла вблизи межфазной границы после моделирования

при температуре 900K в течение 500 ps. Средний размер зерна 7.4 nm. Атомы второго металла, в фазу которого диффундировали

атомы, не изображены. Положение границ зерен в титане показано широкими голубыми линиями.

В случае ориентации (0011) растворение протекает

быстрее, чем при ориентации границы (0001), поэтому
для сравнения был выбран первый вариант.

По мере уменьшения среднего размера зерна d удель-

ное количество растворенных атомов 1N/S как титана,

так и алюминия, повышается, что хорошо иллюстри-

рует влияние плотности границ зерен в титане на

интенсивность взаимной диффузии. На рис. 4 хорошо

также видно, что даже при температуре 800K, то есть

существенно ниже температуры плавления алюминия,

для размеров зерен ниже 9 nm растворение более ин-

тенсивное, чем для случая монокристаллического титана

при температуре 1100K, что не только выше на 300K,

но и соответствует уже жидкому алюминию.

Чтобы показать, что границы зерен в модели, дей-

ствительно, являлись каналами облегченной диффузии

как для атомов алюминия, которые диффундировали

в фазу титана, так и для атомов титана, которые

интенсивнее мигрировали в алюминий с границ зерен,

на рис. 5 приведен пример распределения атомов титана

(рис. 5, а) и алюминия (рис. 5, b) в слое другого металла

вблизи межфазной границы. Данные рисунки получены

для среднего размера зерна 7.4 nm и моделирования

после 500 ps при температуре 900K, то есть ниже

температуры плавления алюминия.

На рисунках, особенно в случае диффузии алюминия в

титан (рис. 5, b), хорошо видно, что диффузия, действи-

тельно, протекает преимущественно по границам зерен

(положение границ на рисунках показано голубыми ши-

рокими линиями). Интенсивность диффузии по разным

границам, как можно заметить, отличалась. Очевидно,

это было связано с характеристиками границ, влияющих

на диффузионную проницаемость, в частности с их

энергией и удельным свободным объемом [36–38].

В случае диффузии атомов титана в фазу алюминия

(рис. 5, а) наблюдается большее размытие, чем в случае

диффузии атомов алюминия в титан, что связано, по

всей видимости, с относительно более
”
рыхлой“ струк-

турой алюминия и сравнительно большей подвижностью

атомов титана в алюминии, чем наоборот.

Таким образом, исходя из полученных в настоящем

исследовании результатов, а также опираясь на резуль-

таты предыдущих наших работ [23,24,28] и работ других

авторов [25–27], из четырех перечисленных во введении

вероятных факторов, которые могут оказывать влияние

на снижение энергии активации реакции синтеза в

системе Ti−Al после механообработки исходной смеси,

можно заключить, что основной вклад вносят два из

них: запасенная в дефектах энергия и высокая плотность

границ зерен в титане. В первом случае в результате

структурных превращений, часть энергии, запасенной

в дефектах, созданных при интенсивной деформации,

выделяется при нагревании и
”
залечивании“ структуры.

Эта дополнительная энергия снижает величину энергии,

которая необходима для инициации реакции синтеза.

Во втором случае границы зерен в титане являются

каналами ускоренной, или облегченной, диффузии. По-

вышение их плотности приводит к снижению эффек-

тивной (т. е. усредненной) энергии активации взаим-

ной диффузии. Реакция синтеза интерметаллидов имеет
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экзотермический характер, при некоторой интенсивно-

сти взаимного растворения компонентов и достаточном

выделении тепла начинается этап самовоспламенения

смеси (самораспространяющегося высокотемпературно-

го синтеза), после которого дополнительный подвод

тепла не нужен. В связи с этим снижение энергии ак-

тивации диффузии за счет повышения плотности границ

зерен в титане также может приводить к фактическому

снижению температуры воспламенения.

4. Заключение

С помощью молекулярно-динамического моделирова-

ния проведено исследование влияния размера зерна

нанокристаллического титана на интенсивность его рас-

творения в алюминии при разной температуре по срав-

нению с растворением монокристаллического титана.

При моделировании взаимной диффузии было показа-

но, что, независимо от размера зерна в титане, процесс

диффузии включал две стадии. Сначала растворение

компонентов протекало интенсивно, затем скорость рас-

творения снижалась и в дальнейшем оставалась пример-

но постоянной. Такой характер растворения объясняется

образованием на первой стадии диффузионной зоны,

насыщенной атомами обоих компонентов. Следует ожи-

дать и третий этап, который остался за рамками времени

модели, — постепенное замедление диффузии в связи с

выравниванием концентрации компонентов в смеси.

В нашей работе показано, что размер зерна в нанокри-

сталлическом титане в значительной степени влияет на

интенсивность взаимного растворения компонентов. Это

объясняется тем, что границы зерен являются своего

рода каналами ускоренной диффузии, диффузия по гра-

ницам зерен протекает на порядки быстрее, чем в объе-

ме зерен. По мере уменьшения среднего размера зерна

плотность границ зерен растет. В случае зерен размером

порядка нескольких нанометров плотность границ зерен

и вклад зернограничной диффузии сравнительно очень

высокие. Например, при температуре 800K, то есть

существенно ниже температуры плавления алюминия,

для размеров зерен меньше 9 nm растворение в модели

протекало более интенсивно, чем для случая монокри-

сталлического титана при температуре 1100K, что не

только выше на 300K, но и соответствует уже жидкому

алюминию.

С ростом плотности границ зерен в титане снижается

эффективная энергия активации взаимной диффузии,

что приводит к снижению энергии активации реакции

синтеза. Таким образом, нанокристаллическая структура

и высокая плотность границ зерен в титане могут

являться одной из причин, наряду с запасенной в ре-

зультате деформации в дефектах энергией, снижения

энергии активации реакции синтеза в системе Ti−Al

после механообработки исходной смеси.
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