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МОДЕЛЮВАННЯ ПРОЦЕСIВ
МIКРОСТРУКТУРНИХ ПЕРЕТВОРЕНЬ У СПЛАВАХ
Fe–Cr–Al ПРИ НЕЙТРОННОМУ ОПРОМIНЕННIУДК 539.75

Проведено теоретичнi дослiдження впливу умов опромiнення на еволюцiю мiкростру-
ктури сплавiв Fe–Cr–Al та статистичнi властивостi преципiтатiв 𝛼′-фази. У рамках
лiнiйного аналiзу на стiйкiсть встановлено фазовi дiаграми, що визначають область
параметрiв реалiзацiї процесiв випадiння преципiтатiв при термiчному вiдпалi та
опромiненнi. У рамках числового моделювання дослiджено вплив опромiнення на кiне-
тику преципiтатiв та змiну їх статистичних характеристик. Показано, що пiдви-
щення температури опромiнення приводить до тих самих ефектiв, що й зниження iн-
тенсивностi пошкодження унаслiдок конкуренцiї мiж балiстичним перемiшуванням,
вiдповiдальним за нестабiльнiсть однорiдної конфiгурацiї, i термодинамiчною силою,
що пригнiчує таку нестабiльнiсть.
Ключ о в i с л о в а: фазове розшарування, преципiтати вторинних фаз, нейтронне опро-
мiнення, числове моделювання.

1. Вступ

Упродовж останнiх п’яти десятилiть сплави Fe–
Cr–Al привертають увагу у рiзних галузях застосу-
вань, включаючи їх використання в ядернiй енер-
гетицi. Ряд рiзних сплавiв Fe–Cr–Al з рiзним вмi-
стом хрому (Cr) i алюмiнiю (Al) були розробленi
та пiдданi комплекснiй оцiнцi. Цi оцiнки охоплю-
вали такi аспекти, як сумiснiсть паливної оболон-
ки, вплив високих температур, старiння, радiацiй-
нi ефекти та iншi характеристики [1].
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Детальний аналiз властивостей цих сплавiв по-
казав, що додавання Cr i Al є вирiшальним для
пiдвищення стiйкостi сплавiв до окислення при
високих температурах [2–4]. Це досягається шля-
хом утворення захисних суцiльних шарiв оксиду
алюмiнiю на поверхнi матерiалу [5, 6]. Контроль
фiзико-механiчних властивостей цих сплавiв ви-
магає збалансування вiдсоткового складу сплаву,
зокрема вмiсту Cr та Al. Цей баланс допомагає за-
побiгти утворенню крихких фаз, таких як 𝜎-FeCr
або 𝛼′-Cr. Утворення 𝛼′-фази в сплавах Fe–Cr–Al,
якi використовуються як паливнi оболонки, напри-
клад, у реакторах на легкiй водi (при температу-
рах <500 ∘C) може спричинити значне змiцнення
та крихкiсть сплаву [7]. Зазначений механiзм окри-
хчення спонукав зусилля для розробки сплавiв, якi
зберiгають стiйкiсть до окислення сплавiв Fe–Cr–
Al з високим вмiстом Cr (>18 мас.%, наприклад,
Kanthal APMT, PM2000 тощо), але зi значно ниж-
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чим вмiстом Cr. Компенсацiю зниженого вмiсту Cr
досягають пiдвищенням концентрацiї Al. Попере-
днi дослiдження радiацiйних ефектiв показали, що
сплави Fe–Cr–Al мають схожу поведiнку з iнши-
ми багатими на Cr феритними сплавами, тодi як
додавання Al може спричинити змiну певних вла-
стивостей сплаву [8].

Дослiдження модельних сплавiв Fe–Cr–Al, пiд-
даних нейтронному опромiненню, здебiльшого по-
в’язанi з радiацiйним змiцненням, викликаним 𝛼′-
преципiтатами та дислокацiйними петлями, що
зростають пiд час опромiнення. Випадiння 𝛼′-
преципiтатiв при опромiненнi сплавiв здебiльшого
пов’язане з радiацiйно-прискореною дифузiєю ато-
мiв за рахунок балiстичного перемiшування. Екс-
периментально було показано, що розмiр преципi-
татiв та їх концентрацiя залежать не тiльки вiд
вмiсту легуючих Cr i Al, а й вiд умов опромiнен-
ня (швидкостi пошкоджень i температури) [9–12].
Було показано, що типовий розмiр цих преципi-
татiв становить близько 2–4 нм з вiдповiдною гу-
стиною близько (2–3) · 1024 м−3 при нейтронному
опромiненнi.

Разом з експериментальними дослiдженнями мi-
кроструктури та фiзико-механiчних властивостей
сплавiв Fe–Cr–Al широко використовуються рiзнi
методики теоретичного та числового моделюван-
ня для вивчення кiнетики випадiння преципiта-
тiв. Результати розрахункiв з перших принципiв,
моделювання методами молекулярної динамiки та
Монте-Карло, представленi в роботi [13], показали,
що основне джерело складностi таких систем поля-
гає в немонотоннiй залежностi вiд концентрацiї Cr
великої кiлькостi величин i властивостей, що хара-
ктеризують її термодинамiчну поведiнку. У робо-
тах [14–17] було запропоновано комплексну страте-
гiю для вивчення кiнетики нанорозмiрної 𝛼′-фази.
Ця стратегiя поєднує рiзнi технiки, включаючи
розрахунки з перших принципiв, моделювання з
використанням методики CALPHAD та експери-
ментальнi дослiдження. Пiдхiд CALPHAD, який
спирається на енергiї Гiббса [18], довiв високу ефе-
ктивнiсть у встановленнi фазових дiаграм в умо-
вах термодинамiчної рiвноваги. Вiн служить цiн-
ним iнструментом для вибору компонентiв, прое-
ктування композицiй i оптимiзацiї матерiалiв для
конкретних застосувань.

Недавнiй прогрес покращив розумiння змiни мi-
кроструктури в системах Fe–Cr–Al. Тим не менш,

все ще залишаються вiдкритi питання щодо ево-
люцiї мiкроструктури пiд впливом нейтронного
опромiнення. Комплексне дослiдження стабiльно-
стi 𝛼′-фази та процесiв преципiтацiї при опромi-
неннi має враховувати еволюцiю дефектної стру-
ктури та ефекти балiстичного перемiшування ато-
мiв, iндукованi опромiненням [19–31]. Такi проце-
си впливають на локальне перегрупування атомiв
легуючих елементiв унаслiдок посиленої опромiне-
нням дифузiї.

У цiй роботi ми зосередимо увагу на вивчен-
нi впливу температури опромiнення та швидкостi
пошкоджень на еволюцiю мiкроструктури сплавiв
Fe–Cr–Al та статистичнi властивостi преципiтатiв
𝛼′-фази в умовах сталої дiї опромiнення. Наш пiд-
хiд ґрунтується на використаннi пiдходу фазово-
го поля у поєднаннi з методом CALPHAD [18] та
теорiєю швидкостей реакцiй для нерiвноважних
точкових дефектiв [32] з урахуванням ефектiв ба-
лiстичного перемiшування атомiв [19,23]. Цей ком-
бiнований пiдхiд дозволить провести детальний
аналiз еволюцiї мiкроструктури сплаву, проаналi-
зувати стабiльнiсть преципiтатiв 𝛼′-фази пiд дiєю
опромiнення та встановити вплив умов опромiне-
ння на їх статистичнi характеристики. Крiм то-
го, такий пiдхiд дозволить дослiдити локальну ре-
органiзацiю точкових дефектiв в опромiнюваному
сплавi.

Роботу органiзовано таким чином. У наступно-
му роздiлi буде побудовано математичну модель
для систем Fe–Cr–Al. Основнi результати роботи
зiбрано у третьому роздiлi. Тут спершу в рамках
аналiзу на стiйкiсть отримано фазовi дiаграми, що
визначають область параметрiв стiйкостi преципi-
татiв 𝛼′-фази. Дослiджено динамiку змiни мiкро-
структури сплаву та статистичних характеристик
преципiтатiв при опромiненнi за рiзних умов шля-
хом числового моделювання. Основнi висновки ро-
боти зiбрано в останньому роздiлi.

2. Модель

Розглядаючи потрiйний сплав Fe–Cr–Al, ми маємо
справу з атомовими та дефектними пiдсистемами,
оперуючи атомними (молярними) концентрацiями
елементiв i вiдповiдною концентрацiєю точкових
дефектiв. Атомова пiдсистема описується моляр-
ними концентрацiями складових сплаву стандар-
тним чином: 𝑥𝜇 = 𝑁𝜇/𝑁 , де 𝑁𝜇, визначає кiль-

318 ISSN 2071-0194. Укр. фiз. журн. 2025. Т. 70, № 5



Моделювання процесiв мiкроструктурних перетворень у сплавах Fe–Cr–Al

кiсть атомiв 𝜇-типу з 𝜇 = {Fe,Cr,Al}, 𝑁 – загальна
кiлькiсть атомiв. Для атомової пiдсистеми викори-
стовуємо закон збереження маси

∑︀
𝜇 𝑥𝜇 = 1 i роз-

глядаємо систему з постiйним об’ємом. Для опису
системи точкових дефектiв, позначимо їх концен-
трацiю як 𝑐𝑑 = 𝑁𝑑/𝑁 , де 𝑁𝑑 – кiлькiсть вiдповiд-
них дефектiв 𝑑 = {𝑖, 𝑣}-типу (𝑖/𝑣 означає мiжву-
зли/вакансiї).

Повний функцiонал енергiї Гiббса для розгляну-
тої системи має стандартний вигляд:

𝒢 =
1

𝑉𝑚

∫︁
𝑉

[𝐺Fe−Cr−Al({𝑥𝜇}) +𝐺𝑑({𝑐𝑑}) +

+ 𝐺∇({∇𝑥𝜇}, {∇𝑐𝑑})] dr, (1)

де 𝑉𝑚 – молярний об’єм. Молярна енергiя Гiббса
атомної пiдсистеми 𝐺Fe−Cr−Al визначається з ви-
користанням методу CALPHAD:

𝐺Fe−Cr−Al = 𝐺ref
Fe−Cr−Al +𝐺id

Fe−Cr−Al +𝐺ex
Fe−Cr−Al.

Тут 𝐺ref
Fe−Cr−Al =

∑︀
𝜇 𝐺

0
𝜇𝑥𝜇 – енергiя Гiббса, яка

визначається потенцiалами 𝐺0
𝜇 з бази даних SGTE

(Scientific Group Thermodata Europe) [18]. Доданок
𝐺id

Fe−Cr−Al = 𝑅𝑇
∑︀

𝜇 𝑥𝜇 ln𝑥𝜇 задає ентропiйний
внесок, пов’язаний з випадковим перемiшуванням
атомiв, де 𝑅 – унiверсальна газова стала, 𝑇 – тем-
пература. Складова 𝐺ex

Fe−Cr−Al =
∑︀

𝜇̸=𝜈 𝑥𝜇𝑥𝜈𝐿𝜇,𝜈

визначається залежними вiд температури коефiцi-
єнтами взаємодiї 𝐿𝜇,𝜈 .

Енергiю Гiббса 𝐺𝑑 для пiдсистеми точкових де-
фектiв 𝑑 = {𝑖, 𝑣} можна записати таким чином:
𝐺𝑑 =

∑︀
𝑑=𝑖,𝑣 𝐺

𝑓
𝑑 + 𝐺id

𝑑 + 𝐺int
𝑑 . Енергiя утворення

вiдповiдного дефекту 𝐺𝑓
𝑑 у сплавi визначається че-

рез енергiї утворення дефекту в чистих матерiалах
𝐺𝑓,𝜇

𝑑 i номiнальнi концентрацiї атомiв у сплавi 𝑥0
𝜇

як 𝐺𝑓
𝑑 =

∑︀
𝜇 𝑥

0
𝜇𝐺

𝑓,𝜇
𝑑 . Вiдповiдний ентропiйний вне-

сок має вигляд 𝐺id
𝑑 = 𝑅𝑇𝑐𝑑 ln 𝑐𝑑. Енергiї взаємодiї

мiж дефектами та атомами 𝐺int
𝑑 визначаються у

такий спосiб 𝐺int
𝑑 = 𝑐𝑑

∑︀
𝜇 𝑥

0
𝜇𝐺

int
𝑑−𝜇, де для енергiй

взаємодiї дефект-атом використовуємо визначення
[33]: 𝐺int

𝑑−𝜇 = (𝐺𝜇
coh+𝐺𝑓,𝜇

𝑑 )/𝑍; 𝐺𝜇
coh – енергiя когезiї,

𝑍 – координацiйне число.
Градiєнтна складова 𝐺∇ у рiвняннi (1) має ви-

гляд:

𝐺∇ =
∑︁
𝜇

𝜅𝜇

2
(∇𝑥𝜇)

2 +
∑︁
𝑑

𝜅𝑑

2
(∇𝑐𝑑)

2, (2)

де враховано 𝜅Fe = 𝜅Cr = 𝜅Al = 𝜅, 𝜅 =
= 𝐿Fe,Cr 𝑎

2
0/6 вiдповiдно до пiдходу Хiллiарда [34];

𝑎0 =
∑︀

𝜇 𝑎
𝜇
0𝑥

0
𝜇 – ефективна постiйна ґратки, 𝑎𝜇0 –

постiйнi ґратки для чистих елементiв. Для кон-
стант 𝜅𝑖 = 𝜅𝑣 використаємо формалiзм, розгля-
нутий у роботах [35, 36], i зафiксуємо значенням
6, 91 · 10−9 Дж/м.

Враховуючи ефекти балiстичного перемiшуван-
ня атомiв, iндукованi дiєю опромiнюючих джерел
[23, 37], динамiка атомової пiдсистеми описується
таким рiвнянням:

𝜕𝑡𝑥𝜇 = ∇ ·
∑︁
𝜈

𝑀𝜇,𝜈∇
𝛿𝒢
𝛿𝑥𝜈

+ Γ(⟨𝑥𝜇⟩𝑤 − 𝑥𝜇). (3)

Кiнетичнi коефiцiєнти 𝑀𝜇,𝜈 визначаються у стан-
дартний спосiб [38, 39]:

𝑀Cr,Cr = 𝑥Cr

[︀
(1− 𝑥Cr)

2𝑀Cr +

+𝑥Cr𝑥Al𝑀Al + 𝑥Cr𝑥Fe𝑀Fe],

𝑀Al,Al = 𝑥Al

[︀
(1− 𝑥Al)

2𝑀Al +

+𝑥Al𝑥Fe𝑀Fe + 𝑥Al𝑥Cr𝑀Cr],

𝑀Cr,Al = 𝑥Cr𝑥Al [𝑥Fe𝑀Fe −
− (1− 𝑥Cr)𝑀Cr − (1− 𝑥Al)𝑀Al],

(4)

де 𝑀𝜇 – вiдповiднi рухливостi для чистих елемен-
тiв, якi визначаються стандартним чином: 𝑀𝜇 =
= 𝐷𝜇/𝑅𝑇 , де 𝐷𝜇 – коефiцiєнт дифузiї 𝜇-атомiв.
Останнiй доданок у рiвняннi (3) описує балiстичне
змiшування атомiв, спричинене опромiненням, де
середнє береться за розподiлом ймовiрностей 𝑤(r)
[23, 37]: ⟨𝑥𝜇⟩𝑤 ≡

∫︀
𝑤(r − r′)𝑥𝜇(r

′)dr′, де 𝑤(𝑟) =
= (1/2𝜋𝑑2)𝑒−𝑟/𝑑𝑟 [37], 𝑑 – середня вiдстань пере-
мiщення [37]. Частота атомного стрибка дорiвнює
Γ = 𝒦𝐴, де 𝒦 – швидкiсть набору дози, обчислена
вiдповiдно до стандарту NRT [40], 𝐴 = 50 для ней-
тронного опромiнення [41]. Накопичена доза опро-
мiнення 𝜑 = 𝒦𝑡.

Беручи до уваги закон збереження маси та ви-
значаючи концентрацiю залiза як основного: 𝑥Fe =
= 1− 𝑥Cr − 𝑥Al, еволюцiя атомної пiдсистеми дає-
ться двома рiвняннями типу (3) для концентрацiй
хрому та алюмiнiю.

Рiвняння еволюцiї нерiвноважних точкових де-
фектiв має такий вигляд:

𝜕𝑡𝑐𝑑 = ∇ · 𝐿𝑑∇
𝛿𝒢
𝛿𝑐𝑑

+𝒦 −𝐷𝑑𝑘
2
𝑑𝑐𝑑 − 𝛼𝑟𝑐𝑖𝑐𝑣. (5)

Тут перший доданок описує вiдповiдний дифузiй-
ний потiк з рухливiстю 𝐿𝑑 = 𝐷𝑑𝑐𝑑/𝑅𝑇 , визначе-
ну через вiдповiдний коефiцiєнт дифузiї точкового
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Параметри для моделювання

Параметр Розмiрнiсть Значення Посилання

𝑎Fe, 𝑎Cr, 𝑎Al нм (0,286, 0,291, 0,405 )

𝐺0
Fe Дж/моль 1225,7 + 124,134𝑇 − 23,5143𝑇 ln(𝑇 )−

− 0,439752 · 10−2𝑇 2 − 0,589269 · 10−7𝑇 3 + 77358,5
𝑇

[18]

𝐺0
Cr Дж/моль −8856,94 + 157,48𝑇 − 26,908𝑇 ln(𝑇 )+

+0,189435 · 10−2𝑇 2 − 0,147721 · 10−5𝑇 3 + 139250
𝑇

[18]

𝐺0
Al Дж/моль −1193,24 + 218,235446𝑇 − 38,5844296𝑇 ln(𝑇 )+

+0,018531982𝑇 2 − 0,576227 · 10−5𝑇 3 + 74092
𝑇

[18]

𝐿Fe,Cr Дж/моль 20500− 9,68𝑇 [18]

𝐿Cr,Al Дж/моль −54900 + 10𝑇 [18]

𝐿Fe,Al Дж/моль −122452,9 + 31,6455𝑇 [18]

𝐸𝑓
𝑖,Fe еВ 3,52 [42]

𝐸𝑓
𝑣,Fe еВ 1,4 [43]

𝐺coh
Fe Дж/моль 413000 [44]

𝐸𝑓
𝑖,Cr еВ 3,356 [45]

𝐸𝑓
𝑣,Cr еВ 1,36 [46]

𝐺coh
Cr Дж/моль 395000 [44]

𝐷Fe м2/с 2,8 · 10−4 exp(−251000/𝑅𝑇 ) [16]

𝐷Cr м2/с 3,7 · 10−3 exp(−267000/𝑅𝑇 ) [16]

𝐷Al м2/с 5,2 · 10−4 exp(−246000/𝑅𝑇 ) [16]

𝐷𝑣 м2/с 3,84 · 10−4 exp(−300000/𝑅𝑇 ) [35]

𝐷𝑖 м2/с 2,05 · 10−4 exp(−280000/𝑅𝑇 ) [35]

𝜌𝑁 м2/с 1014 [47]

дефекту 𝐷𝑑; 𝑘𝑑 – швидкiсть поглинання вакансiй
i мiжвузловi атоми стоками (дислокацiями, петля-
ми, межами зерен, тощо); швидкiсть рекомбiнацiї
дефектiв 𝛼𝑟 ≈ 4𝜋𝑟𝑖𝑣𝐷𝑖/Ω0 визначається радiусом
рекомбiнацiї дефекту 𝑟𝑖𝑣 i атомним об’ємом Ω0 [33].
Для спрощення опису динамiки точкових дефектiв
у ролi стокiв для вакансiй i мiжвузлових атомiв
будемо розглядати лише густину дислокацiйної сi-

тки 𝜌𝑁 : 𝑘2𝑑 = 𝑍𝑑
𝑁𝜌𝑁 , де 𝑍𝑑

𝑁 ≈ ln(1/𝜌
1/2
𝑁 𝑟0)

ln(2/𝜌
1/2
𝑁 𝑟0)−𝛾

, 𝑟0 = 2𝑏;

𝑏 – модуль вектора Бюргерса, 𝛾 – константа Ей-
лера [32].

3. Результати

При проведеннi теоретичних дослiджень впливу
умов опромiнення на еволюцiю мiкроструктури та
змiну статистичних властивостей преципiтатiв 𝛼′-
фази спершу необхiдно провести моделювання що-
до випадiння преципiтатiв у сплавi при термiчнiй

обробцi. Отримана мiкроструктура буде викори-
стана як мiшень для моделювання впливу опромi-
нення. Основнi параметри моделювання зiбранi в
таблицi. Для подальшого дослiдження зручно ви-
користати знерозмiрення системи, шляхом уведен-
ня безрозмiрного часу 𝑡′ = 𝑡ℓ2/𝐷Al та безрозмiрної
вiдстанi r′ = r/ℓ, ℓ = 𝑎0. Для середньої вiдстанi
балiстичних перемiщень покладемо 𝑑 = 𝑎0.

3.1. Дiаграми стiйкостi

З метою встановлення значень основних параме-
трiв, що зводяться до температури опромiнення
𝑇 та iнтенсивностi пошкодження 𝒦, коли можли-
вим стає випадiння преципiтатiв хрому застосуємо
методику аналiзу на стiйкiсть однорiдних стацiо-
нарних станiв до неоднорiдних збурень. На цьо-
му етапi нехтуємо внеском дефектної пiдсистеми
та проведемо аналiз атомної системи, що описує-
ться рiвняннями (3). Для цього розглянемо збуре-
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ння 𝛿𝑥𝜇 = 𝑥𝜇 − 𝑥0
𝜇 та будемо шукати його розв’я-

зок у виглядi 𝛿𝑥𝜇 ∝ exp(𝜆𝑡 + 𝑖𝑘𝑟). Пiдставляючи
його в рiвняння (3), одержуємо залежнiсть пока-
зника стiйкостi 𝜆 вiд хвильового числа 𝑘. Аналiз
одержаних залежностей 𝜆(𝑘) дозволяє встановити
умови реалiзацiї процесiв фазового розшарування:
у випадку 𝜆1,2(𝑘) < 0 ∀𝑘 вiдбувається гомогенiза-
цiя системи (реалiзацiя твердого розчину); у ви-
падку 𝜆1(𝑘) > 0 або 𝜆2(𝑘) > 0 при 𝑘 ∈ (0, 𝑘𝑐) упро-
довж еволюцiї системи будуть вiдбуватися процеси
фазового розшарування. Змiнюючи концентрацiю
хрому та температуру вiдпалу ми отримали фазо-
ву дiаграму для сплавiв з рiзною концентрацiєю
алюмiнiю, подану на рис. 1. Тут штриховi кривi
вiдповiдають процесам термiчної обробки (𝒦 = 0);
суцiльнi кривi вiдповiдають опромiнюваним систе-
мам зi швидкiстю пошкоджень 𝒦 = 10−6 з.н.а./с.
Типовi залежностi показника стiйкостi в областi
фазового розшарування та в областi твердого роз-
чину подано на рис. 2.

З рис. 1 бачимо, що збiльшення концентрацiї
алюмiнiю розширює iнтервал значень концентра-
цiї хрому, коли можливим є випадiння преципiта-
тiв 𝛼′-фази (всерединi обмеженої областi). Крiм
того, алюмiнiй iндукує процеси фазового розша-
рування при пiдвищених температурах, якi реалi-
зуються за умови пiдвищених концентрацiй хро-
му в сплавах Fe–Cr–Al. Балiстичне перемiшуван-
ня атомiв, iндуковане опромiненням, приводить до
обмеження областi реалiзацiї процесiв випадiння
преципiтатiв 𝛼′-фази при низьких температурах.
Тут балiстичний потiк призводить до структурно-
го безладу i як результат до розчинення можливо
iснуючих преципiтатiв у вiдпаленому сплавi при
низьких температурах.

Для детального аналiзу конкуренцiї термiчно-
го та балiстичного потокiв на змiну мiкростру-
ктури сплавiв Fe–Cr–Al при опромiненнi розгля-
немо дiаграму 𝒦(𝑇 ), подану на рис. 3. Область
фазового розшарування обмежена максимальним
значенням швидкостi дефектоутворення 𝒦𝑐 та мi-
нiмальним 𝑇𝑐1 i максимальним 𝑇𝑐2 значеннями
температури опромiнення. Видно, що збiльшення
швидкостi пошкоджень при фiксованiй температу-
рi опромiнення або зменшення температури при
фiксованiй швидкостi набору дози приводить до
гомогенiзацiї сплаву. У таких випадках вирiшаль-
ну роль у процесах мiкроструктурних перетворень
вiдiграють ефекти балiстичного перемiшування.

Рис. 1. Фазова дiаграма для сплавiв Fe–Cr–Al для рiзних
значень концентрацiї алюмiнiю: штриховi кривi вiдповiда-
ють неопромiнюваним системам; суцiльнi кривi – опромi-
нюваним системам при 𝒦 = 10−6 з.н.а./с

a б
Рис. 2. Типовi залежностi показника стiйкостi: в областi
фазового розшарування (а); в областi твердого розчину (б)

Рис. 3. Фазова дiаграма для рiзних сплавiв Fe–Cr–Al

Порiвнюючи отриманi залежностi 𝒦(𝑇 ) для спла-
вiв з рiзною концентрацiєю легуючих елементiв,
маємо, що зменшення концентрацiї як хрому, так
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a

б в г
Рис. 4. Iлюстрацiї еволюцiї поля концентрацiї хрому у сплавi Fe-30%Cr-5%Al (а); розподiл концентрацiї
алюмiнiю (б); розподiл концентрацiї вакансiй (в); розподiл концентрацiї мiжвузлiв у вiдпаленому зразку (г)

i алюмiнiю зменшує максимальне значення швид-
костi пошкоджень 𝒦𝑐 та звужує iнтервал темпера-
тур, коли можливими стають процеси випадiння
преципiтатiв 𝛼′-фази.

3.2. Числове моделювання

Для аналiзу динамiки випадiння преципiтатiв 𝛼′-
фази будемо розв’язувати чисельно рiвняння (3)–
(5) на двовимiрнiй кубiчнiй ґратцi лiнiйного роз-
мiру 𝐿 = 𝑁Δ𝑥 з 𝑁 = 128 вузлами та перiоди-
чними граничними умовами. Iнтегрування за ко-
ординатами будемо проводити з безрозмiрним кро-
ком Δ𝑥′ = 1 використовуючи спектральний метод
Фур’є [48–50]. Iнтегрування за часом 𝑡′ проводи-
ться з кроком Δ𝑡′ = 10−3.

Спочатку сформуємо мiшень – вiдпалений сплав
зi встановленою мiкроструктурою. У ролi модель-
ної системи на пiдставi проведеного аналiзу на
стiйкiсть розглянемо сплав Fe-30%Cr-5%Al, який
будемо пiддавати термiчнiй обробцi при темпера-
турi 𝑇 = 710 K (точка 𝐴 на рис. 1, 3). Початковi
конфiгурацiї для концентрацiї легуючих елементiв
та точкових дефектiв виберемо такi: ⟨𝑥𝜇(0)⟩ = 𝑥0

𝜇,
⟨𝑐𝑑(0)⟩ = 𝑐𝑒𝑞𝑑 ; ⟨(𝑥𝜇(0) − 𝑥0

𝜇)
2⟩ = 10−3𝑥0

𝜇, ⟨(𝑐𝑑(0)−
− 𝑐𝑒𝑞𝑑 )2⟩ = 10−3𝑐𝑒𝑞𝑑 , де 𝑐𝑒𝑞𝑑 – рiвноважна концентра-
цiя точкових дефектiв.

Типовий сценарiй фазового розпаду пiд час тер-
мiчної обробки твердого розчину Fe-30%Cr-5%Al

показано на рис. 4, а. Тут наведено просторовий
розподiл локальної концентрацiї хрому у вiдтiн-
ках сiрого кольору вiд 0 (бiлий) до 1 (чорний).
Видно, що процеси взаємодiї та термiчної дифузiї
приводять до формування великої кiлькостi доме-
нiв, збагачених на концентрацiю хрому пiсля кри-
тичного часу 𝑡𝑐 залежно вiд умов термiчної оброб-
ки та складу сплаву, як обговорювалося в роботi
[17]. Цi домени зростають у розмiрах та на пiзнiх
часах вiдпалу їх кiлькiсть зменшується за раху-
нок того, що малi видiлення (з розмiром, меншим
вiд критичного) розчиняються. При цьому великi
преципiтати забирають матерiал з матрицi i про-
довжують збiльшуватися у розмiрах за сценарiєм
дозрiвання Оствальда.

На рис. 4, б, в, г наведено розподiли локаль-
ної концентрацiї алюмiнiю рiвноважних вакансiй
та рiвноважних мiжвузлових атомiв у вiдпалено-
му зразку. Видно, що алюмiнiй однорiдно розчи-
няється в матрицi залiза. Рiвноважнi вакансiї ква-
зiоднорiдно розподiленi по всьому сплаву, тодi як
мiжвузловi атоми здебiльшого зосередженi в неве-
ликих преципiтатах i у великих поблизу межi по-
дiлу фаз.

Отриманi розподiли концентрацiй легуючих еле-
ментiв та точкових дефектiв виберемо як мiшень
вiдпаленого сплаву для дослiдження впливу тем-
ператури опромiнення 𝑇 та швидкостi генерацiї де-
фектiв 𝒦 на еволюцiю мiкроструктури та стати-
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стичнi характеристики iснуючих преципiтатiв 𝛼′-
фази. Еволюцiю поля концентрацiї хрому та алю-
мiнiю у сплавi Fe-30%Cr-5%Al протягом опромiне-
ння при швидкостi набору дози 𝒦 = 10−6 з.н.а./с
подано на рис. 5.

Видно, що з накопиченням дози опромiнення 𝜑
середнiй розмiр преципiтатiв збiльшується, тодi як
iх кiлькiсть зменшується. Цей ефект пов’язаний з
прискореним поглинанням iснуючими преципiта-
тами розчинених атомiв хрому з матрицi. При цьо-
му розподiл алюмiнiю у сплавi залишається одно-
рiдним в матрицi залiза.

Типову еволюцiю просторових розподiлiв нерiв-
новажних вакансiй та мiжвузлових атомiв у сплавi
Fe-30%Cr-5%Al при нейтронному опромiненнi по-
дано на рис. 6. Видно, що з накопиченням дози
опромiнення вакансiї зосереджуються здебiльшо-
го на межi подiлу фаз, тодi як мiжвузловi атоми
здебiльшого сконцентровано всерединi преципiта-
тiв хрому.

Далi сконцентруємо увагу на дослiдженнi впли-
ву температури опромiнення та швидкостi пошко-
джень на динамiку та статистичнi властивостi пре-
ципiтатiв 𝛼′-фази. Як основнi статистичнi характе-
ристики будемо розглядати кiлькiсть преципiтатiв
𝑁𝑝, їх середнiй лiнiйний розмiр ⟨𝑅𝑝⟩ = 𝑁−1

𝑝

∑︀
𝑅𝑝,

та розподiл преципiтатiв за розмiрами 𝑓(𝑅*), 𝑅* =
= 𝑅𝑝/⟨𝑅𝑝⟩. Для iдентифiкацiї наявностi преципi-
татiв будемо використовувати порiг концентрацiї
хрому 𝑥𝑐

Cr = 0, 5 за умови 𝑥Cr(r) > 𝑥𝑐
Cr. Лiнiйний

розмiр преципiтатiв 𝑅𝑝 будемо асоцiювати з радi-
усом кола iдентичної площi. При цьому отрима-
не безрозмiрне значення радiусiв преципiтатiв 𝑅′

𝑝

вимiряне в одиницях Δ𝑥′ може бути переведено в
розмiрнi одиницi з використанням зв’язку 𝑅𝑝 =
= 𝑅′

𝑝ℓ. Для розрахунку радiусiв та кiлькостi пре-
ципiтатiв будемо використовувати пiдхiд перколю-
ючого кластера з урахуванням перiодичних грани-
чних умов. Еволюцiю середнього розмiру преципi-
татiв ⟨𝑅𝑝⟩ та кiлькостi преципiтатiв 𝑁𝑝 вiд дози
опромiнення 𝜑 подано на рис. 7, рис. 8, вiдповiдно,
для вiдпаленого сплаву Fe-30%Cr-5%Al при рiзних
умовах опромiнення. Тип кривих для рiзних умов
опромiнення iдентичний на обох рисунках.

З отриманих результатiв випливає, що у вiд-
паленому сплавi було приблизно 80 преципiтатiв
iз середнiм розмiром ∼2,8 нм. Розглянемо споча-
тку випадок опромiнення при 𝒦 = 10−6 з.н.а./с
та 𝑇 = = 710 K, поданий суцiльними криви-

Рис. 5. Еволюцiя поля концентрацiї хрому (зверху) та алю-
мiнiю (знизу) у сплавi Fe-30%Cr-5%Al протягом опромiне-
ння при швидкостi набору дози 𝒦 = 10−6 з.н.а./с та темпе-
ратурi 𝑇 = 710 K

Рис. 6. Типова еволюцiя просторових розподiлiв нерiвно-
важних вакансiй (зверху) та мiжвузлових атомiв (знизу) у
сплавi Fe-30%Cr-5%Al протягом опромiнення при швидко-
стi набору дози 𝒦 = 10−6 з.н.а./с та температурi 𝑇 = 710 K

ми на рис. 7, 8. Видно, що опромiнення до
дози 𝜑 ∼ 10−2 з.н.а. суттєво не впливає нi на
кiлькiсть преципiтатiв, нi на їх середнiй роз-
мiр. З подальшим накопиченням дози опромi-
нення кiлькiсть преципiтатiв поступово зменшу-
ється, тодi як їх середнiй розмiр збiльшується.
Пiсля цього перехiдного режиму з подальшим
накопиченням дози опромiнення спостерiгається
певна унiверсальна динамiка обох цих величин:
⟨𝑅𝑝⟩(𝜑) ∝ 𝜑𝑎 та 𝑁𝑝(𝜑) ∝ exp(−𝑡/𝑡𝑐). При цьому
параметри 𝑎 та 𝑡𝑐 залежать вiд умов опромiнен-
ня. Збiльшення температури опромiнення до 740 К
прискорює процеси мiкроструктурних змiн за ра-
хунок збiльшення впливу термiчної дифузiї (пор.
суцiльну та пунктирну кривi на рис. 7, 8). Анало-
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Рис. 7. Еволюцiя середнього розмiру преципiтатiв ⟨𝑅𝑝⟩ вiд
дози опромiнення 𝜑 для вiдпаленого сплаву Fe-30%Cr-5%Al
при рiзних умовах опромiнення

Рис. 8. Еволюцiя кiлькостi преципiтатiв 𝑁𝑝 вiд дози опро-
мiнення 𝜑 для вiдпаленого сплаву Fe-30%Cr-5%Al при рi-
зних умовах опромiнення

гiчний ефект спостерiгається при зниженнi швид-
костi набору дози до 5 ·10−7 з.н.а./с (пор. суцiльну
та штрих-пунктирну кривi на рис. 7, 8). Збiльше-
ння швидкостi набору дози до 2 · 10−6 з.н.а./с нав-
паки уповiльнює процеси взаємодiї преципiтатiв,
що є результатом домiнантної балiстичної дифузiї
(пор. суцiльну та штрихову кривi на рис. 7, 8). Та-
ким чином, конкуренцiя термiчного та радiацiйно-
стимульованого балiстичного потокiв контролює
динамiку мiкроструктурних змiн та статистичнi

Рис. 9. Розподiли преципiтатiв за розмiрами 𝑓(𝑅*) для
вiдпаленого сплаву Fe-30%Cr-5%Al та опромiнюваного при
𝑇 = 710 K, 𝒦 = 10−6 з.н.а./с при рiзних дозах опромiнення
𝜑

a

б

в
Рис. 10. Розподiли преципiтатiв за розмiрами 𝑓(𝑅*) для
опромiненого при дозi опромiнення 𝜑 = 6 з.н.а. сплаву Fe-
30%Cr-5%Al при: а – 𝑇 = 710 𝐾, 𝒦 = 5 · 10−7 з.н.а./с; б –
𝑇 = 710 𝐾, 𝒦 = 2 · 10−6 з.н.а./с; в – 𝑇 = 740 K, 𝒦 =

= 10−6 з.н.а./с.
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властивостi преципiтатiв: збiльшення температу-
ри опромiнення або зменшення швидкостi набору
дози приводить до збiльшення середнього розмiру
преципiтатiв та зменшення їх кiлькостi.

Наприкiнцi роздiлу проаналiзуємо вплив дози
опромiнення, та умов опромiнення на розподiл
преципiтатiв 𝛼′-фази за розмiрами. На рис. 9 на-
ведено результати щодо розподiлiв преципiтатiв
за розмiрами 𝑓(𝑅*) для вiдпаленого сплаву Fe-
30%Cr-5%Al та опромiнюваного при 𝑇 = 710 K,
𝒦 = 10−6 з.н.а./с при рiзних накопичених дозах
опромiнення 𝜑.

Видно, що розподiл 𝑓(𝑅*) залишається унiвер-
сальним при збiльшеннi накопиченої дози. Отри-
манi числовi данi досить не погано узгоджуються
iз розподiлом Лiфшиця–Сльозова–Вагнера (ЛСВ)
[51, 52], поданим суцiльною кривою. Вiдмiннiсть
полягає в тому, що отриманi розподiли преципi-
татiв 𝛼′-фази в результатi моделювання є шир-
шими за ЛСВ та змiщенi в бiк великих 𝑅*. Цей
ефект може бути пов’язаний iз вибором порога
концентрацiї хрому 𝑥𝑐

Cr, для визначення розмiрiв
преципiтатiв.

Iлюстрацiї просторового розподiлу концентра-
цiї хрому та вiдповiднi розподiли преципiтатiв за
розмiрами при рiзних умовах опромiнення пода-
но на рис. 10. Штриховi кривi вiдповiдають роз-
подiлу ЛСВ. З отриманих результатiв випливає,
що при малих значеннях швидкостi дефектоутво-
рення (рис. 10, а) числовий розподiл майже iде-
ально спiвпадає з розподiлом ЛСВ, що є результа-
том домiнантної термiчної дифузiї у змiнi мiкро-
структури матерiалу. Збiльшення швидкостi на-
бору дози приводить до ефектiв, розглянутих на
рис. 9: збiльшення кiлькостi преципiтатiв iз роз-
мiрами вище за середнiй (рис. 10, б). Тут в ре-
зультатi домiнантного балiстичного опромiнення
вiдбувається дрiбнення преципiтатiв (середнiй роз-
мiр стає меншим, як показано на рис. 7). Пiдви-
щення температури опромiнення суттєво приско-
рює процеси мiкроструктурних перетворень (див.
обговорення результатiв на рис. 7, 8). В резуль-
татi кiлькiсть преципiтатiв суттєво зменшується i
отриманий розподiл вiдрiзняється вiд ЛСВ розпо-
дiлу (рис. 10, в). Таким чином, умови опромiнення
унаслiдок конкуренцiї термiчної дифузiї та балi-
стичного перемiшування визначають не лише ди-
намiку мiкроструктурних перетворень, а й стати-
стичнi властивостi преципiтатiв 𝛼′-фази.

4. Висновки

У цiй роботi ми провели теоретичнi дослiджен-
ня впливу температури опромiнення та швидкостi
пошкоджень на еволюцiю мiкроструктури сплавiв
Fe–Cr–Al та статистичнi властивостi преципiтатiв
𝛼′-фази в умовах сталої дiї опромiнення.

У рамках лiнiйного аналiзу на стiйкiсть встанов-
лено фазовi дiаграми, якi iлюструють область зна-
чень параметрiв системи випадiння преципiтатiв
хрому. Показано, що додавання алюмiнiю збiль-
шує критичну температуру стiйкостi преципiтатiв
та розширює iнтервал концентрацiї хрому для реа-
лiзацiї процесiв фазового розшарування. Встанов-
лено, що балiстичне перемiшування, iндуковане
опромiненням, обмежує область параметрiв стiй-
костi преципiтатiв на малих температурах.

Використовуючи пiдходи числового моделюва-
ння проаналiзовано вплив умов опромiнення на
еволюцiю преципiтатiв хрому, якi були в неопро-
мiнюванiй системi, та їх статистичнi характери-
стики. Показано, що конкуренцiя термiчної дифу-
зiї та балiстичного перемiшування контролює мi-
кроструктуру сплаву впродовж опромiнення. Ви-
явлено, що збiльшення температури опромiнення
приводить до таких самих ефектiв, як i зменшен-
ня швидкостi дефектоутворення: прискорення ди-
намiки фазового розпаду, збiльшення середнього
розмiру преципiтатiв та зменшення їх кiлькостi.
Цей ефект пояснюється конкуренцiєю мiж балi-
стичним перемiшуванням, вiдповiдальним за не-
стабiльнiсть однорiдної конфiгурацiї, i термодина-
мiчною силою, що пригнiчує таку нестабiльнiсть.

Отриманi в роботi результати щодо впливу умов
опромiнення та статистичних характеристик пре-
ципiтатiв 𝛼′-фази узгоджуються з результатами
попереднiх дослiджень [35, 36, 47].
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37. G. Demange, L. Lunéville, V. Pontikis, D. Simeone. Predi-
ction of irradiation induced microstructures using a multi-
scale method coupling atomistic and phase field modeling:
Application to the AgCu model alloy. J. Appl. Phys. 121,
125108 (2017).

38. C. Huang, M.O. de La Cruz, B.W. Swift. Phase separation
of ternary mixtures: Symmetric polymer blends. Macromo-
lecules 28, 7996 (1995).

39. K. Wu,J. Morral, Y. Wang. A phase field study of mi-
crostructural changes due to the Kirkendall effect in two-
phase diffusion couples. Acta Materialia 49, 3401 (2001).

40. M. Norgett, M. Robinson, I.M. Torrens. A proposed me-
thod of calculating displacement dose rates. Nuclear Engi-
neering and Design 33, 50 (1975).

41. J.H. Ke, E.R. Reese, E.A. Marquis, G.R. Odette, D. Mor-
gan. Flux effects in precipitation under irradiation –
Simulation of Fe–Cr alloys. Acta Materialia 164, 586
(2019).

42. D. Terentyev, P. Olsson, T. Klaver, L. Malerba. On the
migration and trapping of single self-interstitial atoms
in dilute and concentrated Fe–Cr alloys: Atomistic study
and comparison with resistivity recovery experiments.
Computat. Mater. Sci. 43, 1183 (2008).

43. S. Kim, W. Buyers. Vacancy formation energy in iron by
positron annihilation. J. Phys F: Metal Phys. 8, L103
(1978).

44. C. Kittel, P. McEuen. Introduction to solid state physics.
(John Wiley & Sons, 2018).

45. D. Terentyev, S. Hafez Haghighat,R. Schäublin. Streng-
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SIMULATION OF MICROSTRUCTURAL
TRANSFORMATIONS IN Fe–Cr–Al ALLOYS
UNDER NEUTRON IRRADIATION

Theoretical studies of the influence of irradiation conditions on

the microstructure evolution in Fe–Cr–Al alloys and the sta-

tistical properties of 𝛼′-phase precipitates have been carried

out. In the framework of the stability analysis, phase diagrams

that describe the range of parameters for the implementation

of the precipitation processes during thermal annealing and ir-

radiation are determined. Numerical simulation is applied to

study the influence of the irradiation on the kinetics of pre-

cipitates and the changes in their statistical characteristics. It

is shown that the temperature growth at the irradiation leads

to the same effects as a damage rate reduction owing to the

competition between the ballistic mixing, which is responsible

for the instability of homogeneous configuration, and the ther-

modynamic force that suppresses such an instability.

Ke yw o r d s: phase separation, secondary phase precipitates,
neutron irradiation, numerical simulation.

ISSN 2071-0194. Укр. фiз. журн. 2025. Т. 70, № 5 327


