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Метастабильные дисперсные состояния, возникающие при распаде в сплавах, представляют су-
щественный интерес и имеют важное прикладное значение, обеспечивая высокие прочностные 
свойства. В последнее время особое внимание привлекает механизм стабилизации дисперсных 
состояний за счет формирования оболочки, обогащенной легирующими элементами. Здесь мы 
представляем краткий обзор теоретических представлений об условиях формирования и стаби-
лизации дисперсных состояний в сплавах и недавних результатов первопринципного атомисти-
ческого моделирования сплавов Al–Cu–X, Fe–Cu–X, Al–Sc–Zr, в которых формируются выделе-
ния со структурой “ядро–оболочка”. Обсуждаются условия кинетической и термодинамической 
стабилизации выделений по отношению к процессам коалесценции в процессе отжига. 
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1. ВВЕДЕНИЕ
Одним из путей создания новых материа-

лов является формирование в них определен-
ной структуры, обеспечивающей необходимые 
свойства. Особый интерес вызывают объемные 
наноматериалы, содержащие структурные эле-
менты с характерным размером порядка 100 нм, 
в которых удается реализовать необычные фи-
зические и механические свойства [1]. Хотя в 
последние десятилетия достигнут существен-
ный прогресс в понимании природы высоких 
свойств наноматериалов [2], специфические 
физические механизмы, ответственные за обра-
зование и стабильность микроструктуры, оста-
ются предметом дискуссии [3–7].

Наноразмерные микроструктуры могут фор
мироваться при закалке в результате стабилиза-
ции незавершенной стадии фазовых превраще-
ний. В этом случае, как результат спинодального 
распада [8] может возникать регулярная твидовая 
структура с выраженным ближним порядком. 
Известными примерами такого рода структур-
ных состояний являются полосчатые магнит-
ные домены [9], антифазная доменная структура 
в тетрагональных упорядоченных сплавах [10], 

пластинчатая мартенситная [11, 12] или перлит-
ная структура [13] в сталях. В этом случае суще-
ственную роль в стабилизации структурных со-
стояний играют дальнодействующие (упругие, 
магнитные) взаимодействия [6].

Имеется другой, активно исследуемый класс 
материалов, структура которых характеризует-
ся наличием стабильных или метастабильных 
наноразмерных выделений в матрице сплава [7]. 
Примерами такого рода гетерогенного состо-
яния являются предвыделения (зоны) Гинье–
Престона (или К-состояния [14]) в алюминие-
вых сплавах [15, 16], образование атермической 
омега-фазы в Ti и Zr-сплавах [17], а также в си-
стеме Cu–Zn [18], образование выделений Cu в 
Fe [19], Pb в Al [20], фазы Al3Sc в Al [21]. 

Традиционные теории фазовых превращений 
сталкиваются с принципиальными трудностями 
в попытке объяснить стабильность формиру-
ющихся в этих случаях структурных состояний 
(см. обсуждение в [5]). В рамках подходов, учи-
тывающих объемную и поверхностную энергию 
выделений, зародыши новой фазы либо раство-
ряются (если их размер меньше критического), 
либо неограниченно растут [8, 14, 22].
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Для объяснения формирования устойчи-
вых дисперсных состояний были предложены 
различные обобщения классических представле-
ний, учитывающие сброс упругой энергии сплава 
за счет потери когерентности на границе выделе-
ний [5, 14, 23], сегрегацию примесей на межфаз-
ных границах [23, 24, 25], дискретность решетки в 
сопряжении выделения с матрицей [26]. 

В последние годы особое внимание уделяет-
ся исследованию образования и стабильности 
дисперсных композитных выделений со струк-
турой “ядро–оболочка”. Примерами таких си-
стем являются сплавы Al–Cu–(Mg, Zr) [27, 28], 
Fe–Cu–Ni–Al [29, 30], Al–(Sc, Zr) [31, 32, 33]. В 
настоящей работе мы даем краткий обзор недав-
них результатов, полученных при теоретическом 
исследовании этих сплавов. Изложению пред-
шествует обсуждение общих условий формиро-
вания метастабильных дисперсных выделений. 

2. УСЛОВИЯ ФОРМИРОВАНИЯ 
ВЫДЕЛЕНИЙ СО СТРУКТУРОЙ  

“ЯДРО–ОБОЛОЧКА”
Существуют два основных сценария реализа

ции распада в сплавах: по классическому меха
низму зарождения и роста выделений новой 
фазы, либо в результате спинодального распа-
да. Поскольку появление зародышей новой фа-
зы требует термической активации, новая фа-
за образуется гетерогенно, на границах зерен и 
других дефектах решетки. Поэтому для форми-

рования дисперсного гетерогенного состояния 
предпочтителен механизм спинодального рас-
пада, когда зародыши новой фазы образуются в 
объеме зерна спонтанно или с энергией актива-
ции DE ~ kT [34]. 

На промежуточной стадии спинодального 
распада формируется высокодисперсное состо-
яние, которое может быть “заморожено” путем 
быстрого охлаждения. Известными примерами 
реализации такого механизма являются бинар-
ные сплавы Fe–Cr и Fe–Cu [35]. Отметим, что 
в сплаве Fe–Cu спинодальный распад стартует 
в α-Fe с формирования нановыделений α-Cu, 
ОЦК-решетка которых перестраивается в ГЦК 
при достижении критического размера [36].

Картина спинодального распада в трехкомпо
нентном сплаве является в общем случае доволь-
но сложной, поскольку определяется выпукло-
стью функции свободной энергии по спектру 
возможных направлений на диаграмме состоя-
ний. В общем виде спинодальный распад трех-
компонентного сплава рассматривался в рабо-
тах [37, 38]. На рис. 1 схематически представлен 
частный случай диаграммы состояния тройного 
сплава, когда имеется стимул распада по всем 
компонентам (то есть энергия взаимодействия 
атомов сорта a и b, vab < 0). Если фигуративная 
точка сплава оказывается в области перекры-
тия спинодальных областей (темные участки на 
диаграмме), можно ожидать реализации спино-
дальной неустойчивости по различным парам 
компонент. В этом случае возможна ситуация, 
когда выделения одного компонента стимулиру-
ют зарождение или препятствуют росту выделе-
ний другого компонента, приводя к повышению 
дисперсности сплава [7]. 

Общей особенностью различных сцена-
риев спинодального распада является то, что 
в процессе выдержки происходит огрубление 
микроструктуры, обусловленное коалесценцией 
выделений. Однако даже при повышенных тем-
пературах этот процесс может быть заторможен 
или полностью остановлен потерей когерентно-
сти решетки, сегрегациями на межфазных гра-
ницах или выделениями новых фаз в процессе 
распада. 

Теория зернограничных сегрегаций предска
зывает аномальную кинетику роста зерен и по
явление равновесного размера зерна в случае, 
если энергия сегрегации выше (по модулю) не-
которого критического значения [39]. Этот эф-
фект был подтвержден экспериментально и ре-
зультатами численного моделирования [24, 25]. 
Представления [39] могут быть перенесены и на 
случай сегрегаций на межфазных границах. В ра-
боте [40] Монте-Карло моделированием распада 

C3

C1 C2

Рис. 1. Области спинодальной неустойчивости по двум 
компонентам на диаграмме состояний тройного сплава 
(схематичный вид). Штриховые линии соответствуют тем-
пературе T1, когда области спинодального распада не пере-
крываются. Сплошные линии соответствуют более низкой 
температуре T2<T1 , при которой реализуется перекрытие 
спинодальных областей.



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ      том 125       № 11       2024

	 МЕТАСТАБИЛЬНЫЕ НАНОВЫДЕЛЕНИЯ В СПЛАВАХ	 1337

сплава была продемонстрирована возможность 
формирования равновесных дисперсных состо-
яний за счет сегрегации примеси на межфазной 
границе, причем средний размер выделений мог 
уменьшаться в процессе эволюции.

3. ЗАМЕДЛЕНИЕ РОСТА ВЫДЕЛЕНИЙ  
НА СТАДИИ КОАЛЕСЦЕНЦИИ

В работе [41] были детально рассмотрены ус-
ловия кинетической стабилизации выделений 
в процессе спинодального распада в тройном 
сплаве. На рис. 2 представлена ситуация, ког-
да распад приводит к формированию структу-
ры “ядро–оболочка” (время приведено в без-
размерных единицах τ = tDA   

(M)/L2, где t — время, 
DА

(M) — коэффициент диффузии атомов сорта 
A в матрице, L — размер области моделирова-
ния). В этом случае атомы сортов A и B оба име-
ют термодинамический стимул к распаду, как в 
матрице, так и по отношению друг к другу (все 
энергии vab < 0). При этом компонент B имеет до-
статочную подвижность в объеме выделений A, 
но малоподвижен в матрице. Ниже критической 
температуры, когда реализуется перекрытие 
спинодальных областей (рис. 1), распад стартует 
по компоненту A, а компонент B вытесняется из 
выделений в матрицу. 

“Запирающая” оболочка вокруг выделений 
компонента A (рис. 2) представляет собой фазу 
промежуточного состава A–B и формируется в 
предположении о концентрационной зависи-
мости энергии смешения vBM [41]. В отсутствие 
этой зависимости вокруг первичного выделения 
A образуются вторичные выделения компонен-
та B (“прерывистая оболочка”), которые, при 
соответствующем соотношении коэффициентов 
диффузии, также могут стабилизировать дис-
персное состояние.

На рис. 3 приведено изменение со временем 
максимального размера выделения компонента 
A в случае формирования сплошной оболочки 
при различных соотношениях коэффициентов 
диффузии (D   A   

(M, shell), D B   
(M, A) – собственные коэффи-

циенты диффузии компонента A в матрице и 
оболочке, компонента B в матрице и выделениях 
компонента A соответственно, которые в работе 
[41] были приняты равными соответствующим 
коэффициентам изотопной диффузии). Можно 
видеть, что распад развивается наиболее быстро, 
если диффузия компонента B полностью заморо-
жена (кривая 1). Перераспределение компонента 
B приводит к формированию оболочки, заторма-
живая распад по компоненту A (ср. кривые 1 и 2). 
При этом наиболее эффективная стабилизация 
выделений реализуется, если подвижность ком-
понента A понижается в области сформирован-

ной оболочки (кривая 3), т. е. выделения A фак-
тически оказываются изолированы от матрицы.

Следует отметить, что в рассматриваемом слу-
чае формирование оболочки является энерге
тически выгодным, в то время как стабильность 
формирующейся структуры имеет, скорее, кине
тические причины. Другой сценарий кинетичес
кой стабилизации возможен, когда вокруг выделе
ний формируется неравновесная оболочка, 
обогащенная компонентом B, но без образования 
фазы. Такой случай реализуется, по-видимому, в 
сплаве Al–Zr–Sc [31] и будет рассмотрен ниже. 

4. РЕЗУЛЬТАТЫ МОДЕЛИРОВАНИЯ

4.1. Стабильность зон Гинье–Престона  
и выделений θʹ-фазы в сплавах Al–Cu–X

Высокая прочность алюминиевых сплавов до-
стигается благодаря наноразмерным выделени

Рис. 2. Кинетика спинодального распада по компоненту A 
и формирование “запирающей” оболочки, обогащенной 
малоподвижным компонентом B [41].

τ=0.04 0.07 0.14 0.30

Рис. 3. Эволюция максимального размера выделений компо-
нента A (по отношению к размеру расчетной области L) [41]:  
(1) при D B   

(M, A) = 0 (оболочка не формируется); (2) D  B   
(M) << D A    (M) ,  

D A   
(shell) = D A   

(M) = D B   
(M); (3) DB    (M)<<D A   

(M), D A   
(shell)<< D A   

(M), D B   
(A)  <<D A   

(M).
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ям, которые формируются во время отжига при 
умеренных температурах. Современные методы 
первопринципного моделирования позволили 
понять процессы, протекающие на ранних ста-
диях распада [42, 43] и определяющие формиро-
вание предвыделений в сплавах Al–Cu–X (зоны 
Гинье-Престона, GPZ [15]). Формирование GPZ 
в виде пластин, параллельных {100} матрицы, об-
условлено минимизацией упругих напряжений 
[5, 14], что на языке теории сплавов может быть 
последовательно учтено вкладом многочастич-
ных взаимодействий [42]. Отжиг сплавов Al–Cu 
при температурах выше комнатной приводит к 
росту GPZs и их перестройке по схеме: GPZ I 
(один слой атомов Cu) → qʹʹ(GPZ II) → qʹ-фаза → 
q-фаза [5]. В результате происходит огрубление 
выделений и ухудшение прочностных свойств.

Недавно были предложены Al–Cu-сплавы, 
содержащие Mn или Zr, добавки которых позво
лили стабилизировать тонкую структуру θʹ-
выделений до довольно высоких температур [27, 
44]. Электронная микроскопия высокого разре-
шения выявила сегрегации Mn и Zr на границе 
θʹ-выделения с матрицей [44]. Объяснение это-
му явлению на основе результатов ab initio рас-
четов было предложено в [27].

Последовательный ab initio расчет взаимо
действия легирующих элементов с когерентной 
границей θʹ-выделений в сплаве на основе Al–Cu 
проведен в [28]. Установлено, что полузаполнен
ная атомами Cu граница θʹ-выделения является 
энергетически предпочтительной, и именно та-
кая граница формируется согласно предложен-
ному в [45] механизму перестройки qʹʹ(GPZ II) → 
qʹ-фаза. Показано, что особенности химической 
связи определяют взаимодействия легирующих 
элементов с когерентной границей θʹ-фазы. Ве-
личина рассчитанных энергий взаимодействия 
для элементов с замкнутой (Cu, Zn) или неза-
полненной (Mg, Si) d-электронной оболочкой 
мала (< –0.1эВ) по сравнению с переходными 
d-металлами (Mn, Zr), для которых она состав-
ляет примерно –0.3 эВ.

Таким образом, результаты ab initio модели
рования [27, 28] демонстрируют, что легирование 
Mn или Zr будет приводить к образованию сегре
гаций на границе θʹ-фазы. Однако вопрос о том, 
достаточно ли этих сегрегаций чтобы предотвра
тить рост θʹ-выделений остается открытым и тре
бует дополнительного исследования.
4.2. Кинетика распада и стабильность выделений  

в сплаве Fe–Cu–(Ni, Al)
Медь является единственным из легирующих 

элементов в стали, демонстрирующим склон-
ность к кластеризации [35, 46]. Благодаря обра-
зованию наноразмерных выделений ОЦК−Cu 

в матрице α-Fe в системе Fe−Cu достигаются 
высокие прочностные свойства при сохранении 
пластичности [19, 47, 48].

Кинетика распада пересыщенных твердых 
растворов Fe−Cu−Ni−Al детально исследова-
лась экспериментально. В низкоуглеродистых 
сталях, легированных Cu, Ni, Al и Mn, после 
старения при 500−550° в течение 1−2 ч удается 
получить очень высокую прочность ~1600 МПа 
[49]. В работах [50, 51] исследована микрострук-
тура сплавов Fe−Cu−Ni−Al−Mn с различным 
суммарным содержанием легирующих элемен-
тов. Показано, что высокие прочностные свой-
ства сплава с низким содержанием легирующих 
элементов обусловлены формированием частиц 
Cu, поверхность которых обогащена атомами Ni 
и Al (co-precipitation режим [3]). При повышении 
содержания Ni, Al кинетика распада меняется, и 
в результате старения формируются частицы вы-
делений на основе Cu и интерметаллического 
соединения B2 NiAl. 

 Распад и образование выделений в 
ОЦК-сплавах Fe−Cu−Ni и Fe−Cu−Mn исследо-
ван в [30] методом статистического Монте-Кар-
ло- моделирования с первопринципными эф-
фективными межатомными взаимодействиями. 
Показано, что Ni содействует образованию вы-
делений Cu и сегрегирует на межфазную поверх-
ность Cu/Fe, в то время как Mn не оказывает су-
щественного влияния на распад. 

В работах [52, 53], с использованием комплекс-
ного MD+MC-подхода, включающего Монте- 
Карло и молекулярно-динамическое моделиро-
вание, исследована кинетика формирования вы-
делений в многокомпонентном низколегирован-
ном сплаве Fe–1.5 ат.%Cu–2.0 ат.%Ni–1.5 ат.%Al. 
Установлено, что в процессе отжига на поверхно-
сти наночастиц Cu происходит образование слоя, 
обогащенного атомами Al и Ni (рис. 4).

Как показано в [52], распад сплава начинается 
с формирования кластеров Cu. Хотя атомы Al и 
Ni имеют более высокий коэффициент диффу
зии в матрице ОЦК-Fe, образования кластеров, 
обогащенных атомами Ni и Al, не происходит; 
появления зародышей частиц NiAl следует ожи
дать в сплавах с существенно более высоким со
держанием Ni [54]. Для сплавов Fe−Cu−Ni−Al 
с близким содержанием Cu, Ni и Al решающим 
фактором является энергия взаимодействия 
между атомами Cu, которая существенно пре-
восходит энергии других типов взаимодействия 
и определяет высокую движущую силу образова-
ния выделений. 

Формирование оболочки из атомов Ni и Al 
предотвращает рост частиц Cu. В результате, в 
сплаве Fe−Cu−Ni−Al образуются наночастицы 
Cu значительно меньшего размера, чем в бинар-
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ном сплаве. Таким образом, легирование сплава 
Fe−Cu даже небольшим количеством Ni и Al за-
медляет рост частиц меди, благодаря формиро-
ванию оболочки и реализации механизма, по-
добного обсуждавшему в разд. 2.

4.3. Неравновесные структуры “ядро–оболочка”  
в сплаве Al–Sc–Zr

Легирование Sc — другой известный способ 
повышения прочностных свойств сплавов Al. 
Формирование наноразмерных когерентных вы
делений Al3Sc со сверхструктурой L12 значитель
но повышает прочность сплавов Al при темпера
турах до 300°С [21, 55, 56]; при дальнейшем 
увеличении температуры происходит быстрое 
огрубление выделений и потеря прочностных 
свойств. Микролегирование Zr приводит к об-
разованию наночастиц Al3(ScXZr1-X), в результа-
те чего сплав сохраняет высокие прочностные 
свойства до ~500°C. Согласно существующим 
представлениям, повышение стабильности вы-
делений обусловлено образованием особой 
структуры выделений из преимущественно Sc 
содержащего ядра и обогащенной Zr-оболочки 
[32, 57, 58]. 

Образование выделений при отжиге в пере
сыщенном твердом растворе Al–Sc–Zr было 
исследовано методом кинетического Монте- 
Карло моделирования с использованием ab initio 
рассчитанных межатомных потенциалов [31]. Ре-
зультаты моделирования выявили явную тенден-
цию к образованию обогащенной Zr-оболочки, 
однако не позволили сделать вывод относитель-
но механизма стабилизации выделений, особен-
но — на стадии коалесценции. Кроме того, как 

было установлено экспериментально [32], струк-
тура Al3(ScXZr1-X) выделений является довольно 
сложной и характеризуется значительной неод-
нородностью в распределении как Zr, так и Sc, 
что не воспроизводит модель [31].

Более последовательный подход, использу
ющий статистическую теорию сплавов с перво
принципной параметризацией межатомных 
взаимодействий, был использован в [33] для мо-
делирования как образования выделений, так и 
их растворения. Показано, что структура типа 
“ядро–оболочка” формируется в определенном 
интервале параметров и очень чувствительна к 
деталям механизма диффузии в сплаве.

Механизм диффузии в упорядоченной 
L12-частице является сложным, и акт диффу-
зии, приводящий к обмену первыми соседями, 
энергетически затруднен, поскольку приводит 
к разупорядочению. Поэтому в [33] рассматри-
вался обмен атомами как в положении первых, 
так и вторых соседей. Как видно из результатов, 
приведенных на рис. 5а, при увеличенных часто-
тах обмена по вторым соседям G2 формируется 
обычная структура “ядро–оболочка”. В то же 
время уменьшение частоты G2 радикально изме-
няет картину (рис. 5б), так что наблюдается рас-
слоение внутри частицы, как по скандию, так и 
по цирконию. Именно подобная структура выде-
лений наблюдалась экспериментально [32]. 

Проведенное в [33] моделирование показало, 
что наличие обогащенной Zr-оболочки замед
ляет растворение мелких выделений, предотвра
щая огрубление структуры. В результате, форми
рование структуры частиц типа “ядро–оболочка” 

Рис. 4. Выделения, образовавшиеся в ОЦК-Fe после 1.5 ∙ 105 MD+MC шагов при T = 775 K (а). Красный цвет соответствует 
Cu, синий — Ni, зеленый — Al. Распределение атомов по радиусу выделения (б).
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существенно модифицирует эволюцию ансамбля 
выделений в процессе отжига, повышая их тер
мическую стабильность.

5. ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Метастабильные дисперсные состояния реа

лизуются во многих сплавах, обеспечивая высо
кие прочностные свойства при сохранении 
достаточной пластичности. Среди процессов, 
приводящих к формированию таких состояний, 
особое место занимает образование частиц вы-
делений со структурой “ядро–оболочка”. Для 
этого требуется выполнение определенных ус-
ловий (разд. 2), обеспечивающих энергетиче-
скую выгодность формирования дисперсного 
состояния. При этом стабильность сформиро-
ванной структуры обычно определяется кине-
тическими факторами (раздел 3): наличие обо-
лочки (в виде прослойки фазы промежуточного 
состава) предотвращает огрубление структуры 
на стадии коалесценции. Результаты атомисти-

ческого моделирования свидетельствуют о реа-
лизации именно такого механизма в сплавах Fe–
Cu–(Ni, Al) и Al–Sc–Zr. В то же время, в системе 
Al–Cu–X повышение стабильности qʹ- фазы до-
стигается благодаря изменению поверхностной 
энергии вследствие образования сегрегаций.

Работа выполнена в рамках государственного 
задания Минобрнауки России (тема “Струк
тура” АААА-А18-118020190116-6).

Авторы данной работы заявляют, что у них 
нет конфликта интересов. 
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Metastable disperse states arising from decomposition in alloys are of considerable interest and have an im-
portant practice-related significance, providing high strength properties. Recently, the stabilization mech-
anism of disperse states through the formation of a shell enriched in alloying elements has attracted special 
attention. The paper presents a concise overview of the theoretical concepts pertaining to the formation 
and stabilization of disperse states in alloys, along with recent findings from first-principles atomistic sim-
ulations of Al–Cu–X, Fe–Cu–X, and Al–Sc–Zr alloys, wherein precipitates with a core–shell structure 
have been observed. Furthermore, the paper addresses the conditions of kinetic and thermodynamic stabi-
lization of precipitates in relation to coalescence processes during annealing.
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