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Анализ процесса зарождения нанокристаллов Al в металлическом

стекле AlNiGd в процессе отжига и интенсивной пластической

деформации
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B рамках классического уравнения для скорости гомогенного зарождения проведен анализ процесса

формирования нанокомпозитных структур в металлическом стекле Al87Ni8Gd5 в условиях изотермической

выдержки при температуре 448K и при деформации методом кручения под высоким давлением. В качестве

единственного свободного параметра использовалась величина удельной свободной энергии границы раздела

зародыш/матрица, значения которой согласовывались с экспериментально установленными значениями

объемной плотности нанокристаллов. Скорость зарождения в процессе отжига оценивалась с использованием

известного из литературы значения коэффициента эффективной диффузии, в то время как в уравнении для

скорости деформационно-индуцированного зарождения использовалось значение коэффициента диффузии,

определенное по размерам нанокристаллов в деформированном образце. Установлено, что предложенный

подход, который заключается в подстановке в уравнение для скорости зарождения в процессе деформации

величины работы образования критического зародыша, соответствующей комнатной температуре, корректно

описывает экспериментально установленную повышенную плотность нанокристаллов в деформированных

образцах.
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Введение

Металлические сплавы с аморфно-нанокристалличес-

кой структурой (нанокристаллы с размерами ≤ 30 nm и

плотностью ≥ 1021 m−3, диспергированные в аморфной

матрице), синтезированные в конце прошлого столе-

тия [1,2], в настоящее время превратились в перспек-

тивный класс материалов с уникальными комплексами

физических свойств. Основными методами получения

нанокомпозитных структур являются неполная аморфи-

зация затвердевающего расплава [2] и частичная кри-

сталлизация аморфной фазы при нагреве [1,3] или в про-

цессе деформирования [4]. Ввиду того что свойства нано-

фазных композитов зависят от структурных параметров

(размеров нанокристаллов и их объемной доли) [5],
значения которых определяются режимами синтеза, то

наиболее распространенным методом их получения яв-

ляется контролируемая кристаллизация аморфных фаз.

Очевидно, что по целому ряду физических и тех-

нических причин термическая обработка (изотермиче-
ская выдержка или нагрев с постоянной скоростью)
является более удобным методом, поскольку позволяет

реализовать широкий спектр структурных состояний с

использованием хорошо отработанных технологических

решений. Однако нанокристаллизация в процессе отжига

сопровождается практически полной потерей пластично-

сти [6–8], что существенно ограничивает практическую

ценность нанофазных композитов, сформированных тер-

мообработкой. В отличие от термообработанных мате-

риалы с нанокомпозитными структурами, полученны-

ми в процессе интенсивной пластической деформации,

сохраняют приемлемый уровень пластичности [9,10],
что обусловлено повышенной концентрацией свободно-

го объема [11,12] и представляет интерес с практической

точки зрения.

Еще одной характерной особенностью структуры

деформационно-индуцированных нанокомпозитов явля-

ется существенно (в 2−4 раза) более мелкие размеры

нанокристаллов и их более высокая (на 1−2 порядка)
объемная плотность, чем в термически обработанных

образцах [13,14]. Несмотря на бесспорный фундамен-

тальный интерес и практическую важность материалов

с нанокомпозитной структурой, закономерности процес-

са деформационно-индуцированной кристаллизации и,
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в частности, процесса зарождения остаются предметом

дискуссий [15].

До настоящего времени теоретической основой для

анализа процессов кристаллизации стекол служит клас-

сическая теория кристаллизации: совокупность разра-

ботанных к середине прошлого века уравнений [16],
которые описывают температурно-временные зависимо-

сти скоростей зарождения и роста кристаллов и кине-

тику превращения. Несмотря на то, что большинство

этих уравнений были выведены для малых отклонений

от равновесия, последующая практика показала, что

при определенных модификациях классическая теория

корректно описывает процессы кристаллизации сте-

кол [17,18], в том числе формирование нанокомпозитных

структур с высокой плотностью нанокристаллов при на-

греве или изотермической выдержке [19–22]. Однако для

деформационно-индуцированной кристаллизации такого

рода количественное описание отсутствует из-за слож-

ной природы процессов, ограничивающей корректную

оценку параметров.

Несомненно, одним из важнейших параметров, опре-

деляющих скорости зарождения и роста кристаллов,

является коэффициент диффузии на границе раздела

материнской и кристаллической фаз. Природа этого

вида диффузии, называемой эффективной, отличается

от процессов само- и гетеродиффузии (блуждания)
атомов, а значения ее коэффициентов (Deff) опреде-

ляются путем сопоставления модельных расчетов с

экспериментально измеренными параметрами процесса

кристаллизации [23]. В частности, для характеристики

процесса деформационно-индуцированной кристаллиза-

ции в методе кручения под высоким давлением (КВД)
недавно было предложено [24,25] использовать величину
коэффициента диффузии, определенного из размеров

частиц новой фазы. Рассчитанные в этих работах из

уравнения параболического роста [26] по средним раз-

мерам зерен L, выросшим в процессе деформации за

время t, значения Deff для кристаллов твердого раствора

олова в меди и для нанокристаллов α-Fe в стеклах на

основе железа оказались на несколько порядков величи-

ны выше коэффициентов гетеродиффузии, компонентов

этих сплавов при комнатной температуре. На основании

полученных оценок был сделан вывод об аналогии

процессов термической диффузии и переноса массы,

стимулированного деформаций, и введено понятие эф-

фективной температуры процесса деформирования, ко-

торая существенно выше комнатной [24,27].

Учитывая, что процессы зарождения и роста кри-

сталлов являются диффузионно-контролируемыми, пред-

ставлялось интересным использовать значения Deff в

качестве параметра для оценки скорости зарожде-

ния нанокристаллов Al в процессе деформационно-

индуцированной кристаллизации. В качестве объек-

та анализа было выбрано металлическое стекло

Al87Ni8Gd5, структурные параметры нанокомпозитных

состояний которого определены как после изотерми-

ческого отжига, так и после деформации методом

КВД [14].

1. Материалы и методика
эксперимента

Исходным материалом для формирования наноком-

позитных структур служила аморфная лента толщиной

69µm и шириной 10mm, полученная методом спин-

нингования расплава номинального состава Al87Ni8Gd5
на бронзовом закалочном валке [23]. Изотермический

отжиг ленточного образца осуществлялся в потоке ар-

гона в печи сопротивления, предварительно разогретой

до требуемой температуры (448K). Время выдержки

составляло 3600 s. Деформирование образцов проводи-

лось методом кручения со скоростью 1 rpm между на-

ковальнями Бриджмена под давлением (КВД) P = 4GPa

при комнатной температуре. Деформированные образцы

имели форму дисков диаметром 10mm.

Структуры термообработанного и деформированно-

го образцов изучались рентгенографическим методом

с использованием дифрактометра Siemens D-500 в

CoKα-излучении. Для оценки структурных параметров

нанофазных композитов (размеров нанокристаллов и их

объемной доли), сформированных в процессе обрабо-

ток, на дифракционных картинах выделялись вклады от

аморфной и нанокристаллической фаз. Размеры нанокри-

сталлов, L, оценивались по полуширине дифракционной

линии (111), 1β, с использованием известной формулы

Селякова−Шеррера [28]:

L = λ/(1β cos θ), (1)

где λ — длина волны излучения, θ — угол отражения.

Значение 1β определялось с учетом инструментального

вклада в уширение. Объемная доля кристаллической

фазы рассчитывалась по отношению интегральной ин-

тенсивности пиков кристаллической фазы к полной ин-

тенсивности рассеянного излучения из соотношения [29]

X = Icr/(Iam + αIcr), (2)

где Icr и Iam — интегральные интенсивности отражений

от кристаллической и аморфной фаз (в исследуемом

угловом интервале) соответственно, а α — параметр,

учитывающий различия рассевающих способностей на-

нокристаллов Al и остаточной аморфной матрицы, зна-

чение которого для сплава Al888Ni4Sm8 было найдено

равным 0.37 [29].

2. Результаты и их обсуждение

Обработка дифракционных картин этих образцов

(рис. 1) показала, что нанофазный композит, сформи-

рованный в процессе отжига, содержит нанокристаллы

Al, объемная доля которых Xd = 0.05, средний размер

Lh = 14 nm, в то время как деформация при комнатной
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Рис. 1. Дифрактограммы закаленных из расплава лент сплава Al87Ni8Gd5 после изотермической выдержки 1 h при 448K (а) и

после кручения на 1 оборот под давлением 4GPa (b): 1 — экспериментальный спектр, 2 — суммарная кривая, 3 — диффузное

гало от остаточной аморфной фазы, 4 — линии (111) и (200) нанокристаллов Al.

температуре приводит к формированию нанокристал-

лов со средним размером 6 nm и долей закристал-

лизованного объема Xd = 0.22 [14]. Рассчитанные по

этим параметрам объемные плотности нанокристаллов

(N = 6X/(πL3)) в отожженном и деформированном об-

разцах составляют соответственно Nh = 3.48 · 1022 m−3

и Nd = 1.95 · 1024 m−3. Эти характеристики были взяты

в качестве опорных, а основная задача анализа заключа-

ется в разработке подхода для оценки значений физиче-

ских параметров, входящих в уравнения для скоростей

зарождения кристаллов, при которых в процессе отжига

и деформации формируются нанофазные композиты с

приведенными выше структурными параметрами.

Анализ процесса нанокристаллизации в настоящей

работе проводился в предположении гомогенного (флук-
туационного) механизма зарождения, применимость ко-

торого была установлена в ряде работ [19–22]. Ввиду
того что в исследуемом стекле растут нанокристал-

лы чистого Al (т. e. по мере формирования кристал-

лической фазы состав материнской (аморфной) фазы

обогащается легирующими элементами), для описания

процесса зарождения было использовано классическое

уравнение [16], учитывающее эффект изменения кон-

центрации (CM) на работу образования критического

зародыша в виде [22]

J(T, t) =
N0

a2
0

D(T ) exp

[

−
W ∗

T

]

=
N0

a2
0

D(T ) exp

{

−
1πσ 3Vin2

3kT1G2
c(T,CM)

}

, (3)

где W ∗ — работа образования критического зародыша,

N0 — число атомов в единице объема, a0 — расстоя-

ние диффузионного прыжка, равное среднему атомному

диаметру, D(T ) — коэффициент диффузии, контролиру-

ющей переход атомов через границу раздела, σ — удель-

ная свободная энергия границы зародыш−аморфная фа-

за, Vm — молярный объем аморфной фазы, 1G(T,CM) —
термодинамическая движущая сила кристаллизации, а

k — постоянная Больцмана. Изменения термодинами-

ческой движущей силы, обусловленные изменениями

состава матрицы, учитывались в рамках модели регуляр-

ных растворов [30]:

1Gc(T,CM) = (Tm − T ){1S + R ln[1−CM(t)]}, (4)

где Tm — температура плавления, R — универсаль-

ная газовая постоянная, а 1S — скачок энтропии

при кристаллизации. Поскольку зарождение в стеклах

происходит при глубоких переохлаждениях, величина

1S рассчитывалась по выведенному для такого случая

приближенному соотношению [31]:

1S = 2HmT/[Tm(Tm + T )] (5)

(где Hm — теплота плавления при Tm), которое бази-

руется всего на двух параметрах и достаточно широко

используется в литературе [30]. Изменения концентра-

ции матрицы, обусловленные формированием нанокри-

сталлов Al, рассчитывались по уравнению (4), учитыва-
ющему динамику изменения доли закристаллизованного

объема [32]:

CM(t) = C1 − [C1 −C0
M] × exp(−3αHDt/r2S), (6)

где C0
M — начальная суммарная концентрация легирую-

щих элементов в аморфной матрице (= 0.13), CI — кон-

центрация легирующих элементов на границе растущего

Журнал технической физики, 2024, том 94, вып. 2



Анализ процесса зарождения нанокристаллов Al в металлическом стекле AlNiGd... 219

0 1000 2000 3000
t, s

J,
m

·s
–
3

–
1

1 ·1019

0

2 ·1019

3 ·1019

0 1500 3000
t, s

N
,

m
–
3

1 ·1022

0

2 ·1022

3 ·1022

Рис. 2. Изменения скорости зарождения и объемной плот-

ности (вставка) нанокристаллов Al в металлическом стекле

Al87Ni8Gd5 в процессе изотермической выдержки при 448K,

рассчитанные по уравнению (3).

нанокристалла, взятая как 2C0
M, αH(∼ 1) коэффициент,

зависящий от концентрации легирующих элементов в

нанокристалле, матрице и на границе, rS — половина

среднего расстояния между растущими кристаллитами,

равная 0.5LX−1/3 .

В расчетах скорости зарождения J(T, t) были ис-

пользованы параметры чистого Al (a0 = 2.86 · 10−10m,

Tm = 933.5K, 1Hm = 10784 J/mol, N0 = 3.02 · 1028 m−3,

Vm = 1.08 · 10−5 m3/mol), взятые из справочной ли-

тературы [33]. Значение эффективного коэффициен-

та диффузии D(T ), фигурирующего в уравнениях (1)
и (4), для температуры отжига 448K (2.8 · 10−20 m2/s)
было рассчитано из эмпирического соотношения

D(T ) [m2/s] = 5.96 · exp(−20970/T ), полученного в ра-

боте [23] по результатам анализа процесса нанокри-

сталлизации металлического стекла Al87Ni8Gd5, ана-

лизируемого в настоящей работе. Таким образом, из

совокупности параметров уравнения (3), определяющих

скорость зарождения нанокристаллов Al при темпера-

туре 448K в анализируемом стекле, неизвестным оста-

ется значение σ удельной свободной энергии границы

раздела зародыш/матрица. Из-за отсутствия адекватных

теоретических подходов для оценки σ , эта величина,

как правило, [19,20,22] рассматривается как модельный

параметр и ее значения определяются путем подгонки

расчетных результатов к экспериментально измеренным.

В настоящей работе значение σ при температуре 448K

определялось путем подгонки значения объемной плот-

ности нанокристаллов, рассчитанной из соотношения

N(t) =

t
∫

0

J(t′)[1− X(t′)]dt′ (7)

для t = 3600 s, к оцененному по структурным ха-

рактеристикам термообработанного образца значению

Nh = 3.48 · 1022 m−3. Расчеты показали, что величина N
очень чувствительна к значениям σ , а практически

полное согласие достигается при σ = 0.0856(2) J/m2.

Полученное таким образом значение σ хорошо со-

гласуется с аналогичными оценками этого параметра,

характеризующего скорость зарождения нанокристаллов

для Al в аморфных сплавах системы Al−Ni−Y: 0.07 [19],
0.076 [20] и 0.084 J/m2 [22].
Расчеты с использованием перечисленных выше па-

раметров также показали, что в процессе формирова-

ния 5% нанокристаллов Al суммарная концентрация

легирующих элементов в остаточной аморфной матрице

возрастает до 17.3 at.%, термодинамическая движущая

сила снижается от 3076 до 2869 J/mol, работа обра-

зования критического зародыша (W ∗) возрастает от

9089 до 10450K, а скорость зарождения снижается

более, чем на порядок величины — от 3.18 · 1019 до

1.54 · 1018m−3s−1 (рис. 2). Как видно из рис. 2 объемная

плотность нанокристаллов возрастает по кривой с насы-

щением, что характерно для процесса нанокристаллиза-

ции [6,20]. Рассчитанные значения скорости зарождения

нанокристаллов Al при 448K в стекле Al87Ni8Gd5 по

порядку величины согласуются с аналогичной оценкой

J = 4 · 1019 m−3s−1 для аморфного сплава Al88Y7Fe5
при 460K [21]. Отметим также, что расчеты скоро-

стей зарождения нанокристаллов Al в аморфном сплаве

Al87Ni8Y5 показали, что по мере увеличения доли закри-

сталлизованного объема снижение значений J(t) может

достигать 2−3 порядков величины [22].
Одинаковая форма распределений по размерам на-

нокристаллов Al, сформированных в стекле в аморф-

ном сплаве в процессе нагрева и деформации мето-

дом КВД [10], указывает на идентичность механиз-

ма нанокристаллизации. По этой причине для оценок

скорости зарождения в процессе деформации стек-

ла Al87Ni8Gd5 был использован подход, аналогичный

описанному выше. Основное отличие подхода к ана-

лизу деформационно-индуцированной нанокристаллиза-

ции заключалось в подстановке в уравнение (3) зна-

чения эффективного коэффициента диффузии, опре-

деленного по методу, описанному в работах [24,25].
Подстановка в соотношение для параболического ро-

ста DD ∼ r2/t [26] экспериментально определенного

радиуса нанокристалла (r = L/2 = 3 nm), выросшего

за время (t = 60 s) одного оборота наковальни, дает

DD = 1.5 · 10−19 m2/s. Оцененная таким способом ве-

личина эффективного коэффициента диффузии, контро-

лирующего рост нанокристаллов Al, оказалась суще-

ственно ниже DD ∼ 10−16 m2/s, оцененной по росту

кристаллов твердого раствора олова в меди [24], но

близкой к коэффициенту диффузии (10−20−10−19 m2/s),
контролирующей начальные стадии кристаллизации ме-

таллических стекол на основе Fe [25]. Сопоставление
значения DD = 1.5 · 10−19m2/s с приведенной выше тем-

пературной зависимостью D(T ) для коэффициента эф-
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Рис. 3. Изменения скорости зарождения нанокристаллов Al в

процессе деформирования, рассчитанные без учета (штриховая
линия) и с учетом влияния давления на работу образования

критического зародыша (сплошная линия).

фективной диффузии исследуемого стекла из работы [23]
показывает, что оно соответствует эффективной темпе-

ратуре деформации, равной ≈ 465K, что согласуется с

концепцией [27].

С другой стороны, обобщенные результаты экспе-

риментальных исследований [34] дают основания счи-

тать формирование кристаллических фаз в процессе

деформации механически индуцированным эффектом.

В таком случае стимулированный деформацией пере-

нос массы в уравнении (3) можно характеризовать

величиной эффективного коэффициента диффузии, в

то время как значения термодинамического множителя

будут соответствовать комнатной (300K) температуре.

При реализации этого подхода в настоящей работе

был учтен тот факт, что температурная зависимость

разности термодинамических потенциалов 1G(T ), опи-
сываемая как точной, так и рядом приближенных мо-

делей, имеет максимум при некоторых температурах

ниже Tm/2 [18]. В частности, для использованной в

работе модели (уравнения (4) и (5)) температура мак-

симума 1G для Al составляет 387K. Ввиду того что

снижение термодинамической движущей силы при уве-

личении степени отклонения от равновесия физически

некорректно, для анализа процессов, происходящих при

температурах ниже температуры максимума, использу-

ется максимальное значение 1G(T ). При подстановке во

второй сомножитель уравнения (3) значения 1G(387)
и температуры T = 300K величина экспериментально

наблюдаемой объемной плотности Al нанокристаллов в

деформированном образце (1.95 · 1024 m−3) достигается

при значении σ = 0.0649(2) J/m2.

По сравнению с изотермическим случаем де-

формационно-индуцированная кристаллизация стекла

Al87Ni8Gd5 приводит к формированию значительно бо-

лее высокой доли кристаллической фазы (22%), больше-

му снижению разности термодинамических потенциалов

(от 3056 до 2593 J/mol) и значительному возрастанию

работы образования критического зародыша (от 4000 до

5558K). Однако абсолютные значения W ∗, соответству-

ющие температуре 300K, практически в два раза ниже,

чем при 448K, что обусловливает более высокую, чем в

изотермическом процессе, скорость зарождения, которая

в процессе деформации снижается практически на два

порядка (от 1.78 · 1023 до 9.94 · 1020 m−3·s−1 (кривая 1

на рис. 3)).
Оцененные параметры деформационно-индуцирован-

ной кристаллизации, которые обсуждены ниже, пред-

ставляются физически разумными, однако эта модель

не учитывает, что процесс зарождения в аморфной

фазе происходит под приложенным внешним давлени-

ем, которое в настоящем случае составляло 4GPa. Из

опубликованных в литературе результатов [35,36] из-

вестно, что давление приводит к снижению термической

устойчивости аморфной фазы в стеклах на основе Al,

однако количественный анализ процессов зарождения

и роста нанокристаллов в этих работах отсутствует.

Сложность количественного анализа заключается в том,

что давление влияет как на кинетические (коэффициент
диффузии), так и термодинамические сомножители, в

уравнениях для скоростей зарождения и роста. В пред-

лагаемом в настоящей работе подходе значение коэффи-

циента диффузии оценивается независимо по среднему

размеру нанокристалла, поэтому для оценки влияния

давления необходимо оценить его вклад в работу обра-

зования критического зародыша. Для этого используем

приведенное в работе [36] соотношение для работы

образования критического зародыша

1W ∗(t, T, P) =
16πσ 3

3k

(

Vm

1G(t, T )c + P1V

)2

, (8)

в рамках которого был проведен анализ деформационно-

индуцированной кристаллизации аморфного сплава

Al85Ce8Ni5Co2 в условиях КВД и помола в шаровой

мельнице. (Здесь P — приложенное давление, а 1V —

изменение объема, связанное с образованием кристалли-

ческого зародыша Al) Как и в работе [36], для оценки

влияния давления на скорость зарождения величина

1V/Vm была взята равной 2%.

Как следует из соотношения (8), учет давления

приводит к увеличению движущей силы кристаллиза-

ции (на 856 J/mol), что для получения эксперимен-

тально определенной объемной плотности компенси-

руется увеличением удельной свободной энергии гра-

ницы раздела зародыш/матрица. Действительно, плот-

ность Nd = 1.95 · 1024 m−3 была достигнута при значе-

нии σ = 0.0801(2) J/m2. При этом значении σ работа

образования критического зародыша возрастала от 4072

до 5238K, а скорость зарождения в процессе деформи-

рования снижалась от 1.41 · 1023 до 2.88 · 1021 m−3·s−1
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Рис. 4. Температурные зависимости удельной свободной

энергии границы раздела зародыш/аморфная фаза: 1, 2 —

для стекла Al87Ni8Gd5 для случая кристаллизации при атмо-

сферном и приложенном внешнем давлении соответственно,

3 — данные работы [36] для стекла Al85Ce8Ni5Co2. Точкой

отмечено оцененное по экспериментальным данным значение

σ = 0.108 J/m2 для чистого Al [18] при температуре плавления,

показанной вертикальной штриховой линий.

(кривая 2 на рис. 3). Как видно из рисунка, скорость

зарождения нанокристаллов Al под давлением изме-

няется более плавно, что обусловлено более высоким

значением удельной поверхностной энергии.

Оцененные для процесса зарождения в условиях

деформации оба значения σ , относящиеся к комнат-

ной температуре, ниже, чем для скорости зарождения

при температуре 448K. Этот результат качественно

согласуется с классической теорией кристаллизации,

в рамках которой удельная свободная энергия гра-

ницы раздела зародыш/расплав предполагается линей-

но возрастающей функцией температуры [37]. Поэто-

му представлялось интересным сравнить построенные

по приведенным выше значениям зависимости σ (T )
для стекла Al87Ni8Gd5 с имеющимися в литературе

данными и оценками. В аналитическом виде темпе-

ратурная зависимость удельной поверхностной энер-

гии для случая деформационно-индуцированной кри-

сталлизации без учета влияния давления на рабо-

ту образования критического зародыша имеет вид

δ(T ) = 0.0229 + 1.4 · 10−4T [J/m2], а с учетом влия-

ния давления — σ (T ) = 0.0688 + 3.76 · 10−5T [J/m2].
На рис. 4 эти зависимости (1 и 2 соответствен-

но) сравниваются с приведенной в работе зависи-

мостью σ (T ) = 0.058 + 6.69 · 10−5T [J/m2] [36], рассчи-
танной для зарождения Al нанокристаллов в стекле

Al85Ce8Ni5Co2 по приближенной модели [38]. Если в

качестве критерия корректности приведенных зависимо-

стей использовать значение параметра σ = 0.108 J/m2,

определенное по экспериментальным исследованиям за-

рождения кристаллов Al в расплаве при температуре

плавления, то наиболее корректным выглядит соот-

ношение 2, которое дает значение 0.104 J/m2, в то

время как соотношения 1 и 3 дают значения 0.153

и 0.12 J/m2 (рис. 4). Отметим также, что угловой

коэффициент линейной зависимости σ (T ) для случая

деформационно-индуцированной кристаллизации при ат-

мосферном давлении (1.4 · 10−4 J/(m2·K)) заметно выше

приведенных в литературе значений этого парамет-

ра для стекла Ti2Ni (6.4 · 10−5 J/(m2·K)) [39] и ртути

((5−9) · 10−5 J/(m2·K)) [37].

Заключение

Для описания изменений скорости зарождения кри-

сталлов в аморфной фазе при интенсивной пластической

деформации впервые предложена аналитическая модель,

использующая коэффициент стимулированной деформа-

цией диффузии в сочетании с работой образования

критического зародыша при комнатной температуре. На

примере анализа процесса нанокристаллизации метал-

лического стекла Al87Ni8Gd5 в условиях изотермиче-

ского отжига и интенсивной пластической деформации

установлено, что предложенный подход корректно опи-

сывает экспериментально наблюдаемую более высокую

объемную плотность нанокристаллов Al в деформиро-

ванном образце (1.95 · 1024 m−3) по сравнению с тер-

мообработанным (3.48 · 1022 m−3). Оцененные значения

термодинамических и кинетических параметров класси-

ческого уравнения скорости гомогенного зарождения в

изотермических условиях и в процессе деформации с

учетом вклада приложенного внешнего давления, физи-

чески разумны, что открывает возможности для приме-

нения предложенного подхода для разработки методов

контроля процесса деформационно-индуцированной на-

нокристаллизации.
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