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Прецизионные измерения модуля сдвига поликристаллического индия от комнатной температуры до

температуры плавления Tm и компьютерное моделирование методом молекулярной статики свидетель-

ствуют о том, что вблизи Tm происходит интенсивная генерация межузельных дефектов в гантельной

(расщепленной) конфигурации, концентрация которых может превышать концентрацию вакансий.
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Межузельные атомы в гантельной конфигурации

являются ключевым объектом межузельной теории

(МТ) [1, 2]. Она построена на оригинальной гипоте-

зе о том, что плавление металлов происходит в ре-

зультате лавинообразной тепловой генерации меж-

узельных гантелей, являющихся наиболее устойчи-

вой конфигурацией межузельных дефектов в раз-

личных кристаллических решетках [3]. Компьютер-

ное моделирование показало, что эти дефекты оста-

ются идентифицируемыми объектами в жидком со-

стоянии [4], будучи скорее неотъемлемыми элемен-

тами структуры, нежели дефектами в обычном по-

нимании этого термина. В этом случае закалка рас-

плава приведет к сохранению части этих дефек-

тов в твердом некристаллическом состоянии. Соот-

ветственно, изменение свойств полученного таким

способом металлического стекла при термообработ-

ке, вызывающей его структурную релаксацию и/или

кристаллизацию, может быть интерпретировано как

результат изменения концентрации вмороженных де-

фектов типа межузельных гантелей.

Исследования показали, что, с одной стороны, де-

фекты типа межузельных гантелей могут быть иден-

тифицированы в твердой некристаллической метал-

лической структуре методами компьютерного моде-

лирования [5, 6], а с другой стороны, вышеуказан-

ная концептуальная картина формирования свойств

металлических стекол в сочетании с формализмом

МТ дает весьма хорошее количественное описа-

ние разнообразных релаксационных явлений в них

[7–9]. При этом обнаруживается связь между свой-
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ствами металлических стекол и исходных (материн-

ских) кристаллов [10, 11], в полном соответствии

с МТ.

Успешная реализация этого подхода обусловила

необходимость более тщательной верификации базо-

вой гипотезы МТ о связи плавления с генерацией

межузельных гантелей. С этой целью было проведе-

но изучение монокристаллического алюминия, под-

твердившее данную гипотезу [12] и позволившее свя-

зать предплавильную генерацию межузельных ган-

телей с высокотемпературным нелинейным ростом

теплоемкости [13]. Результаты показали, что, изучая

межузельные гантели в кристаллах, можно прибли-

зиться к пониманию микроскопических механизмов

структурной релаксации в стеклах.

Задача осложняется из-за сложившегося в ли-

тературе мнения о том, что при любой температу-

ре равновесная концентрация межузельных ганте-

лей пренебрежимо мала [14]. Возникновению этого

мнения способствовали два основных фактора. Во-

первых, энтальпия формирования межузельной ган-

тели обычно в несколько раз больше, чем энталь-

пия формирования вакансии [3]. Во-вторых, соглас-

но МТ, заметное количество межузельных гантелей

должно появляться лишь вблизи температуры плав-

ления Tm [1, 2], а в этом случае экперименты, направ-

ленные на оценку концентрации гантелей, являются

технически чрезвычайно сложными.

Цель настоящей работы − показать, что в поли-

кристаллическом индии в области предплавильных

температур также имеет место генерация межузель-

ных дефектов в значительной концентрации. Индий

был выбран для исследований в силу низкой темпе-
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ратуры Tm и относительно невысокого внутреннего

трения вблизи Tm. Последнее обстоятельство явля-

лось ключевым для реализации наших эксперимен-

тов.

Еще в 70-х годах прошлого столетия было уста-

новлено, что межузельные гантели в кристаллах вы-

зывают значительный диаэластический эффект −

снижение модуля сдвига по мере роста их концен-

трации [15]. При этом вакансии вызывают примерно

на порядок меньшее снижение модуля сдвига. Этот

факт был использован для идентификации генера-

ции межузельных гантелей в алюминии вблизи Tm

в вышеупомянутом исследовании [12]. Та же самая

методика бесконтактного прецизионного измерения

высокочастотного (≈ 200 кГц) модуля сдвига посред-

ством электромагнитно-акустического преобразова-

ния (ЭМАП) реализована в настоящей работе.

Метод ЭМАП состоит в возбуждении механиче-

ских резонансов образца посредством лоренцева вза-

имодействия внешнего магнитного поля с перемен-

ным током в скин-слое образца, создаваемым воз-

буждающей катушкой [16]. Частоты резонансов при

этом определяются соотвествующими упругими мо-

дулями и могут быть определены с высокой точно-

стью.

В настоящем исследовании из всего набора резо-

нансов образца, отвечающих разным упругим моду-

лям и их комбинациям, был выбран резонанс, от-

вечающий модулю сдвига G поликристаллическо-

го индия. Частота этого резонанса определяется с

погрешностью 10 ppm [12]. Образцы размером 5 ×

× 5 × 2мм (чистота 99.99) вырезали из слитка, по-

лученного кристаллизацией расплава. Абсолютное

значение модуля сдвига рассчитывали как GR(T ) =

= GR(T=390K)f
2(T )/f2

0 , где GR(T=390K) = 2.0ГПа –

модуль сдвига при 390 К, полученный путем усред-

нения модулей сдвига монокристалла [17] по Ройсу

(см. далее), f(T ) и f0 – текущая и начальная (при

T = 390К) резонансные частоты, определяемые по

максимумам соответствующих резонансных кривых

при частотном сканировании. Полуширина этих кри-

вых позволяла расcчитать внутреннее трение. Изме-

рения проводили в вакууме 0.13 Па при скоростях

нагрева 0.5, 1 или 3 К/мин. Погрешность определе-

ния температуры оценивалась в 0.2 К. Было иссле-

довано три образца, каждый из которых последова-

тельно нагревали до T ≈ Tm − 3K от 10 до 14 раз.

Последний нагрев осуществлялся вплоть до плавле-

ния. Зеренную структуру изучали методом дифрак-

ции обратно-рассеянных электронов (EBSD) [18] на

электронном микроскопе Zeiss Sigma с детектором

EDAX Hikari.

Исходные образцы имеют высокое (и экспонен-

циально возрастающее с температурой) внутреннее

трение, так что измерительная аппаратура теря-

ет сигнал ЭМАП при температурах на 15–20 К ни-

же Tm = 429.8K. Отжиг при 420–425 K в течение

300–480 мин приводит к рекристаллизации и сниже-

нию внутреннего трения, поэтому измерения моду-

ля сдвига оказываются возможными вплоть до Tm.

На рис. 1 показана карта EBSD образца после та-

Рис. 1. (Цветной онлайн) Зеренная структура образца

поликристаллического индия после термообработки

кой термообработки, демонстрирующая его крупно-

зернистую структуру, когда размер некоторых зерен

достигает одной трети от размера образца.

На рис. 2 изображена температурная зависимость

модуля сдвига одного из исследованных образцов

(данные для других образцов вполне аналогичны)

совместно с литературными данными для монокри-

сталла [17], усредненными по Ройсу (именно это

усреднение наиболее оптимально соответствует ис-

пользованной схеме измерений, форме образцов и со-

отношению между их толщиной и размером зерен)

согласно уравнению [19]:

15

GR

=
18KV + C33

C2
+

6

C11 − C12
+

6

C44
+

3

C66
, (1)

где 9KV = 2(C11 + C12) + C33 + 4C13, C
2 = (C11 +

+ C12)C33 − 2C2
13. Величины Ckl в формуле (1) яв-

ляются модулями упругости монокристаллического

индия и были взяты из работы [17]. Рис. 2 показы-

вает, что примерно в области на 10–15 K ниже Tm

возникает диаэластический эффект – модуль сдвига
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Рис. 2. (Цветной онлайн) Температурные зависимости

модуля сдвига GR поликристаллического индия по дан-

ным настоящего исследования (a) и по данным рабо-

ты [17] для монокристалла, усредненным по Ройсу (b).

(c) – Ожидаемая зависимость GR(T ) для поликристал-

ла, не содержащего точечных дефектов

начинает снижаться быстрее, чем предполагает его

чисто ангармоническое уменьшение с температурой.

Относительное изменение модуля Ckl при диаэласти-

ческом эффекте можно представить в виде [12]:

△Ckl

Ckl

= −βici − βvcv, (2)

где ci, cv – концентрации межузельных гантелей

и вакансий, безразмерные величины βi = ∂lnCkl

∂ci
и

βv = ∂lnCkl

∂cv
их сдвиговые восприимчивости соответ-

ственно. Cдвиговая восприимчивость межузельных

гантелей βi входит в основное уравнение межузель-

ной теории Гранато [1, 2]:

G = Gdf exp(−βici) = Gdf exp(−αiBci), (3)

которое связывает модуль сдвига G поликристалла,

содержащего межузельные гантели концентрации ci,

и модуль сдвига бездефектного кристалла Gdf . Ве-

личины B и αi характеризуют ангармонизм потен-

циала межатомного взаимодействия и упругое поле

межузельной гантели соответственно [20], причем по

оценке Гранато αi ≈ 1 [1].

Для оценки концентрации межузельных гантелей

ci по формуле (2) нужно знать относительное из-

менение модуля сдвига △GR/GR, для чего, в свою

очередь, необходимо оценить модуль сдвига поли-

кристалла Gdf
R , не содержащего точечных дефектов

(defect free). Для этого был использован метод, апро-

бированный в работе [12]. Экспериментальная зави-

висимость GR(T ) (см. рис. 2) была аппроксимирова-

на полиномом второго порядка в интервале темпера-

тур от 310 до 410 К, в котором вторая производная

модуля сдвига по температуре близка к константе.

В этом интервале концентрация дефектов еще до-

статочно мала и дает пренебрежимо малый вклад в

снижение модуля сдвига с ростом температуры. По-

лученная кривая Gdf
R = (6.713 − 0.0111T − 2.164 ×

× 10−6T 2)ГПа (T – абсолютная температура) пока-

зана на рис. 2. Концентрацию вакансий cv вычисляли

как

cv = exp(Sf
v /kB) exp

(

−
Hf

v

kBT

)

, (4)

где энтропия формирования Sf
v /kB = 3.95 и энталь-

пия формирования Hf
v = 0.425 эВ были взяты из ра-

боты [21], kB – постоянная Больцмана.

Изложенное позволяет рассчитать полный диа-

эластический эффект (GR − Gdf
R )/Gdf

R и его состав-

ляющие, обусловленные вакансиями и межузельны-

ми гантелями. Вклад межузельных гантелей в диа-

эластический эффект определяют как разницу меж-

ду полным эффектом и вкладом вакансий. Соответ-

ствующие результаты показаны на рис. 3, из которо-

Рис. 3. (Цветной онлайн) Диаэластический эффект в

поликристаллическом индии и его составляющие, обу-

словленные вакансиями и межузельными гантелями

го следует, что диаэластический эффект быстро рас-

тет с температурой при T > 420K, а его значение

достигает 20% вблизи Tm. Подчеркнем, что это при-

мерно на порядок больше диаэластического эффекта

в монокристаллическом алюминии [12].

Отметим, что вклад в диаэластический эффект

могут также давать границы зерен. Этот вклад, од-

нако, представляется несущественным в силу, преж-

де всего, крупнозернистости исследованных образ-

цов (см. рис. 1). С другой стороны, полученные ре-

зультаты указывают на отсутствие релаксационных

процессов, которые можно было бы связать с гра-

ницами зерен. Действительно, во-первых, внутреннее

трение, уменьшаясь в процессе первых термоциклов,
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выходит на постоянный (температурно-зависимый)

уровень, свидетельствуя о стабилизации дефектной

структуры. При этом, однако, величина диаэласти-

ческого эффекта не зависит от числа термоциклов

и скорости нагрева, указывая на отсутствие каких-

либо релаксационных вкладов. С другой стороны,

расчет времени релаксации по формуле Аррениуса

τ = τ0 exp [(H − TS)/kBT ], где τ0 имеет порядок об-

ратной дебаевской частоты, дает при использовании

указанных выше активационных параметров для ва-

кансий и межузельных атомов значения τ вблизи

Tm, которые на 3–4 порядка меньше, чем период на-

гружения. Из этого следует, что изменение темпе-

ратуры приводит к практически мгновенному изме-

нению концентрации межузельных атомов и вакан-

ский до равновесных значений, так что соответству-

ющие релаксационные процессы не должны прояв-

ляться, в соответствии с экспериментом. Об этом же

свидетельствуют результаты работ [22, 23], в кото-

рых плавление легкоплавких чистых металлов (в том

числе In) изучали методом механической спектроско-

пии в килогерцевом диапазоне частот. Авторы уста-

новили, что, как и в наших экспериментах, диаэла-

стический эффект в In начинает наблюдаться за 10–

12 К ниже Tm, что прямо указывает на его частот-

ную независимость. При этом был сделан вывод о

важнейшей роли межузельных гантелей в процессе

плавления.

Для расчета абсолютных значений концентра-

ции межузельных гантелей по формуле (2) необхо-

димо знать сдвиговые восприимчивости вакансий βv

и межузельных гантелей βi. Оценка этих величин

была выполнена с помощью компьютерного модели-

рования методом молекулярной статики, т.е. путем

релаксации потенциальной энергии модельной систе-

мы при нулевой температуре. Моделирование было

реализовано в пакете LAMMPS [24] с межатомным

потенциалом типа MEAM (modified embedded atom

method), определенным для индия в работе [25]. В

модельный кристалл (31250 атомов) вводили после-

довательно по четыре межузельных гантели с ориен-

тацией их осей вдоль эквивалентных кристаллогра-

фических направлений − [111], [111], [111] и [111]. Де-

фекты вводили путем замены одного атома парой с

ориентацией вдоль одного из этих направлений. По-

ложение гантелей внутри модельной системы выби-

рали случайным образом, но так, чтобы они не распо-

лагались в соседних узлах кристаллической решет-

ки. Гантели ориентировали вдоль одного из указан-

ных направлений, поскольку именно эта конфигура-

ция оказалась наиболее устойчивой (энтальпия фор-

мирования 1.39 эВ). Вакансии вводили путем удале-

ния атома из узла решетки. Затем выполняли проце-

дуру минимизации энергии методом наискорейшего

спуска, упругую деформацию модели и расчет упру-

гих модулей.

Далее по наклону линейного участка зависимости

упругого модуля от концентрации дефектов опреде-

ляли соответствующую сдвиговую восприимчивость.

При этом сначала были рассчитаны зависимости

упругих модулей монокристаллического In от кон-

центрации дефектов, а затем выполнено усреднение

по Ройсу. На рис. 4 показан рассчитанный модуль

Рис. 4. (Цветной онлайн) Зависимости нормированно-

го модуля сдвига поликристаллического индия GR от

концентраций вакансий и межузельных гантелей

сдвига GR в зависимости от концентрации дефектов,

нормированный на модуль сдвига бездефектного по-

ликристалла. Как следует из рис. 4, модуль GR в обо-

их случаях линейно уменьшается с ростом концен-

трации дефектов, хотя межузельные гантели вызы-

вают гораздо более сильный эффект, что и следовало

ожидать. По наклону полученных зависимостей бы-

ли вычислены значения сдвиговой восприимчивости:

для вакансий βv = 10 ± 1, для межузельных ганте-

лей βi = 93 ± 10. Как и в случае монокристалли-

ческого Al [12], значение βi на порядок превосходит

βv. Полученные абсолютные значения β примерно в

5 раз больше таковых для Al и Cu [12], что свиде-

тельствует, по-видимому, о существенно большем ан-

гармонизме межатомного взаимодействия в In. Ана-

логичные результаты были получены для сдвиговых

восприимчивостей, соответствующих другим упру-

гим модулям.

На рис. 5 показаны температурные зависимости

концентрации межузельных гантелей, рассчитанные

из данных рис. 3 по формуле (2) и вакансий, опреде-

ленных по формуле (4). Из рис. 5 следует, что кон-

центрация межузельных гантелей быстро растет с
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Рис. 5. (Цветной онлайн) Температурные зависимости

концентраций межузельных гантелей и вакансий, рас-

считанные по формулам (2) и (4) соответственно

температурой, так что за 8–10 К до Tm их концентра-

ция становится не только сопоставимой с концентра-

цией вакансий (как в случае монокристаллического

Al [12] вблизи Tm), но даже ее существенно превосхо-

дит. Очевидно, это связано в основном с более быст-

рым снижением энергии Гиббса Gf = Hf
−TSf фор-

мирования межузельных гантелей с температурой,

чем в случае вакансий. Здесь одновременно играют

роль два фактора.

Во-первых, энтальпия формирования межузель-

ной гантели согласно МТ [1, 2] пропорциональна мо-

дулю сдвига: Hf
i = αΩGR, где Ω = 2.61 · 10−29 м3 –

объем, приходящийся на атом индия, а параметр α

− тот же самый, что и в формуле (3). Усреднение по

Ройсу дает оценку нижней границы истинного зна-

чения модуля сдвига поликристалла. Расчет по этой

формуле с использованием зависимости GR(T ) (см.

рис. 2) дает Hf
i ≈ 0.2 эВ вблизи Tm. Усреднение по

Фойгту [19] представляет оценку верхней границы

истинного значения G, что приводит к Hf
i ≈ 0.7 эВ.

Между тем, энтальпия формирования вакансий в In

вплоть до Tm лежит в интервале Hf
v = 0.42− 0.55 эВ

[26]. Таким образом, энтальпия формирования меж-

узельных гантелей вблизи Tm сопоставима с таковой

для вакансий или даже меньше ее. Кроме того, Hf
i

может быть даже еще меньше, вследствие взаимо-

действия между гантелями вблизи Tm [2, 4].

Второй фактор заключается в том, что, как из-

вестно для Al и Сu, энтропия формирования меж-

узельных гантелей в разы или даже на порядок пре-

вышает энтропию формирования вакансий [12, 28,

27]. Поскольку этот факт, очевидно, отражает общие

структурные свойства межузельных гантелей, иден-

тичные для разных кристаллических решеток (два

атома, стремящиеся занять один и тот же узел кри-

сталлической решетки) [2], следует ожидать, что ана-

логичная ситуация имеет место и в случае In. Тогда

энергия Гиббса формирования межузельных ганте-

лей при нагреве может стать меньше таковой для

вакансий, и их концентрация будет превышать кон-

центрацию вакансий, что и имеет место.

Таким образом, проведенные прецизионные изме-

рения модуля сдвига поликристаллического индия в

интервале температур от комнатной до температу-

ры плавления Tm показали возникновение большо-

го диаэластического эффекта за 10−15 К ниже Tm.

Величина этого эффекта примерно на порядок пре-

вышает таковую для монокристаллического алюми-

ния. Компьютерное моделирование методом моле-

кулярной статики позволило определить сдвиговые

восприимчивости межузельных гантелей и вакансий,

разделить их вклад в диаэластический эффект и рас-

считать температурную зависимость их концентра-

ций. Установлено, что концентрация межузельных

гантелей ci быстро растет с температурой, сравни-

ваясь с концентрацией вакансий cv за 7−8 К ниже

Tm (при этом ci = cv ≈ 4 · 10−4) и превышая ее по

мере дальнейшего приближения к Tm.
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