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ВВЕДЕНИЕ
Алюминиевые сплавы широко применяются

как конструкционные материалы во многих сфе-
рах человеческой деятельности. Высокая удель-
ная прочность алюминиевых сплавов достигается
в процессе термической обработки за счет обра-
зования упрочняющих фаз при миграции раство-
ренных атомов легирующих элементов [1]. Из-
вестно, что реальные сплавы, помимо выделений
различных фаз, содержат и другие нарушения
кристаллической решетки. В их структуре наблю-
даются точечные и протяженные дефекты – ва-
кансии, дислокации и границы зерен. Движение
линейных дефектов – дислокаций, представляю-
щих собой края атомных полуплоскостей, во
многом определяет особенности протекания пла-
стической деформации [2]. В тех случаях, когда
интерметаллические включения действуют как
барьеры для движения дислокаций, происходит
упрочнение [3, 4]. Когда включения вторых фаз
облегчает движение дислокаций, сплав становит-
ся хрупким или ослабляется.

Последовательность выделения упрочняющих
фаз в процессе старения сплава происходящей
по следующей схеме: пересыщенный твердый
раствор → ГП1 → ГП2 → θ'' → θ' → θ [5]. На на-
чальном этапе термообработки атомы меди, рас-
положенные в хаотичном порядке, собираются в
определенных местах алюминиевой матрицы, об-
разуя структурированные включения из атомов
меди – зоны Гинье–Престона (ГП) первого и

второго типов [6]. Зоны Гинье-Престона выделя-
ются в виде тонких дискообразных включений
толщиной в несколько атомных слоев и диамет-
ром 5–100 нм. Первый тип зоны ГП представля-
ет собой медный диск, окруженный алюминие-
вой матрицей. Дальнейшая тепловая обработка
приводит к образованию зон ГП второго типа,
состоящих из двух параллельных слоев меди, раз-
деленных тремя слоями атомов алюминия.
Структура θ'' фаз эквивалентна зонам ГП2, но
состоит из трех или более атомных слоев меди.
После выделения θ'' фазы, при последующей
термообработке, происходит преобразование в фа-
зу, обозначаемую θ'. θ' фаза является наиболее важ-
ным упрочняющим включением в сплавах Al–Cu.
Она имеет тетрагональную решетку  с па-
раметрами: a = 4.04 Å и c = 5.80 Å. Включения пе-
речисленных типов параллельны плоскости
(100)Al. При дальнейшем старении в расплаве об-
разуется полностью не когерентная θ фаза, для
которой реализуется большое число возможных
сопряжений решетки включения и матрицы [7].

Развитие методов электронной микроскопии
позволяет исследовать атомарную структуру
упрочняющих включений с нанометровым разре-
шением. Анализ полученных изображений при-
водит к выводу о существовании более сложных
типов решеток упрочняющих включений по
сравнению с традиционно рассматриваемой по-
следовательностью выделения упрочняющих фаз
[8–11]. Авторами [12] было получено детальное
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изображение θ' с чередующимися атомами алю-
миния и меди на межфазной границе. В работах
[13] экспериментально зафиксированы структу-
ры с ГП-подобными слоями на межфазной гра-
нице θ'. Из микрофотографий в работе [14] видно,
что θ'-фаза может иметь удлиненные слои атомов
меди вдоль широких границ раздела, по сравне-
нию с внутренней структурой.

Поскольку взаимодействие дислокаций и
упрочняющих включений в значительной мере
определяет механические свойства сплавов, а
особенности кристаллической структуры вклю-
чений влияют на их сопротивление к сдвигу во
время взаимодействия с дислокацией, то иссле-
дование связи структуры и стойкости к сдвигу
представляется актуальной задачей. Развитие ме-
тодов атомистического моделирования позволяет
исследовать процесс взаимодействия дислокации
и упрочняющего включения, получая в качестве
результата основные механизмы взаимодействия,
реализующиеся для конкретного типа включе-
ний, и числовые характеристики этого процесса.
В последнее десятилетие методы атомистическо-
го моделирования применялись для изучения
взаимодействия дислокаций с препятствиями в
сплавах различных составов [8, 15–19].

Методы атомистического моделирования поз-
воляют изучить детально взаимодействие дисло-
кации и упрочняющего включения, однако им
присущи ограничения пространственных и вре-
менных масштабов. Для преодоления этих ограни-
чений используются методы многомасштабного
моделирования, объединяющие атомистическое и
континуальное моделирование. В работах [8, 15–17]
предложена методика моделирования напряжения
течения сплава, включающая в себя атомистиче-
ское моделирование, континуальное моделирова-
ние взаимодействия дислокации и препятствий и
метод дискретной дислокационной динамики.
Результаты, полученные с помощью многомас-
штабного исследования, находятся в хорошем
согласии с экспериментально измеренными на-
пряжениями течения алюминиевых сплавов.
Однако во всех приведенных работах рассмат-
ривались упрочняющие включения из класси-
ческой последовательности системы Al–Cu. В
настоящей работе с помощью молекулярно-ди-
намических (МД) расчетов проведено исследо-
вание роли кристаллической структуры вклю-
чений типа θ'-фазы на их стойкость к сдвигу во
время взаимодействия с дислокацией. Из срав-
нения с МД данными определены параметры
континуальной модели взаимодействия дислока-
ции и включения четырех типов.

МД ИССЛЕДОВАНИЕ ВЗАИМОДЕЙСТВИЯ 
ДИСЛОКАЦИИ И ВКЛЮЧЕНИЯ

Элементарная ячейка θ'-фазы содержит атомы
Al и Cu в соответствующих позициях (рис. 1(а, б,

в, г)). Важной особенностью решетки θ' является
наличие в ней плоскостей с квадратной сеткой
атомов и параметрами, близкими к параметрам
решетки алюминиевой матрицы. По этим плос-
костям сохраняется когерентная связь с алюми-
ниевой матрицей. По другим плоскостям, где
наблюдаются слои атомов меди, решетка θ' и
алюминиевая матрица не согласуются, и образуют-
ся границы раздела. Для сравнения на рис. 1 (а–г)
показаны элементарные ячейки других типов θ' фа-
зы, наблюдаемых в экспериментах.

На основе элементарной ячейки c помощью
программы Atomsk [20] создавались включения,
диаметром 20 нм и шириной в 9 атомных слоев,
что соответствует экспериментально наблюдае-
мым данным. Первый тип – это однофазная
структура с тетрагональной решеткой (s). Второй
тип (f) – структура с добавленными атомами
алюминия на межфазной границе между атома-
ми меди, на межфазной границе сохраняется
ГЦК порядок атомов. Третий тип (h) имеет сэнд-
вич-структуру с тетрагональной θ' решеткой в
сердцевине и ГП-подобными структурами вдоль
широких межфазных границ. Четвертый вари-
ант структуры (h + r) – cтруктура θ' с ГП про-
слойками на границах раздела и дополнительны-
ми атомами меди в форме обода толщиной в один
атом на межфазных границах. Структуры вклю-
чений, встроенные в алюминиевую матрицу, по-
казаны на рис. 1 (а–г).

Полученные включения имеют цилиндриче-
скую форму с основаниями, параллельными
плоскости (100) алюминиевой решетки. Затем
включения встраивались в алюминиевую матри-
цу. Поскольку θ'-фаза когерентна с плоскостями
(100), начальные оси атомной системы ориенти-
рованы вдоль кристаллографических направле-
ний [100], [010] и [001]. Движение дислокации и
взаимодействие с θ'-фазами исследуются по схе-
ме, предложенной в [21] для системы скольжения

, типичной для ГЦК металлов. Оси си-
стемы координат, используемой для исследова-
ния движения дислокации, ориентированы вдоль
кристаллографических направлений: ось x ориен-
тирована в соответствии с кристаллографическим
направлением , ось y – вдоль направления
[111], ось z – вдоль направления . При такой
ориентации ось x направлена вдоль вектора Бюр-

[ ]( )110 111

[ ]110
[ ]112

Таблица 1. Энергия взаимодействия дислокаций с
включениями в модели при разных температурах

T, K  эВ/b  эВ/b  эВ/b  эВ/b

100 1.07 1.12 1.2 1.3
300 0.8 0.96 1.1 1.23
500 0.7 0.78 0.95 1.05
700 0.67 0.67 0.85 0.9

εp
s-θ', εp

f-θ', εp
h-θ', ( )εp

h + r -θ',
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герса идеальной краевой дислокации, ось z на-
правлена вдоль касательного вектора дислока-
ции, а ось y ориентирована перпендикулярно
плоскости скольжения. В системе, содержащей
9000000 атомов и объемом 77 × 60 × 32 нм3, зада-
ются периодические граничные условия в на-
правлениях осей x и z, а непериодические гра-
ничные условия накладываются вдоль оси y.
Дислокация создается в расчетной области путем
добавления дополнительной атомной полуплос-
кости. В начальный момент эта линия идеальной
дислокации направлена вдоль оси z, а вектор
Бюргерса направлен вдоль оси x системы коорди-
нат. Движение дислокации в кристалле возникает
за счет внешних сдвиговых деформаций. Реализа-
ция сдвиговой деформации системы происходит
следующим образом: верхний слой атомов тол-
щиной 5 межатомных расстояний сдвигается с
постоянной скоростью 4.2 · 107 с–1 относительно
оси x, в то время как нижний слой атомов такой
же толщины остается неподвижным (рис. 1д). Во
время моделирования деформации системы ис-
пользовался NVE ансамбль частиц, а температура
поддерживалась термостатом Берендсена [22].
МД расчеты выполнялись с помощью программ-
ного пакета LAMMPS [23]. Деформация системы
продолжается в течение примерно десяти взаи-
модействий дислокации с препятствием. Взаи-
модействие атомов описывается с помощью по-
тенциала ADP [24]. Используемый потенциал
хорошо воспроизводит упругие константы, энер-
гии различных дефектов в обоих металлах и ин-
терметаллидных фазах. Анализ и визуализация
полученных атомных распределений осуществ-
ляется с помощью пакета OVITO [25].

Взаимодействия дислокации с включением
приводят к формированию пилообразных зави-
симостей среднего по объему системы напряжения
сдвига от времени, как это видно на рис. 2 (а–г).

После первого взаимодействия каждый пик соот-
ветствует взаимодействию дислокации, прошед-
шей через периодическую границу, с включением.
Статистическое сравнение результатов расчетов
выполнено при температуре 300 К. На рис. 2а и 2в
показано небольшое отклонение уровней напря-
жений для последующих взаимодействий. При
каждом запуске МД расчета начальные распреде-
ления скоростей атомов были разные при одной и
той же температуре. Следует отметить наличие
двух четко различимых уровней напряжений для
первого взаимодействия для двух типов включе-
ний, это связано с незначительным различием
механизма первого взаимодействия дислокации с
включениями обоих типов. Рассмотрим разницу
на примере s-θ'. Для участка с более низким зна-
чением напряжений на кривой характерен меха-
низм взаимодействия Орована, описанный в [26].
Дислокационный сегмент, обходящий включе-
ние, движется по обратной стороне включения,
реализуя классический механизм Орована. В слу-
чае более высокого значения напряжения на гра-
фике в системе происходит смещение дислокации
в соседнюю плоскость скольжения. На вытянутом
дислокационном сегменте происходит флуктуа-
ция, ведущая к выбросу винтового сегмента дис-
локации в соседнюю плоскость скольжения. В
этом случае дополнительно формируется сег-
мент, соединяющий дислокационные сегменты в
соседних плоскостях скольжения, что увеличива-
ет энергетические затраты и ведет к повышению
напряжений преодоления включения в системе.

При последующих взаимодействиях дислока-
ция испытывает сопротивление не только со сто-
роны включения, но и от локального поля напря-
жений петли Орована, а также от образовавшихся
вакансий в системе, что ведет к повышению на-
пряжения. Средний уровень напряжений в систе-

Рис. 1. Элементарная ячейка и включение в алюминиевой матрице: (а) s-θ', (б) f-θ', (в) h-θ' и (г) (h + r)-θ'; расчетная
область и взаимная ориентация дислокации и включения θ' фазы (д).
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Рис. 2. Средние по системе сдвиговые напряжения: статистический разброс (а–г); cредние по системе сдвиговые на-
пряжения: зависимость от температуры (д–з).
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ме на рис. 2. повышается при переходе от s-θ' к f-θ',
далее к h-θ' и (h + r)-θ'.

На рис. 2 (д–з) показаны усредненные по об-
ласти напряжения для всех типов включений в за-

висимости от температуры. Для всех рассмотрен-
ных типов включений наблюдается уменьшение
напряжений с повышением температуры. В сред-
нем сохраняется тенденция к повышению напря-
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жений с изменением типа включений от s-θ' к f-θ',
далее к h-θ' и (h + r)-θ'.

Результаты МД показывают, что системы, со-
держащие s-θ' и f-θ', демонстрируют средний
уровень сдвиговых напряжений в системе 320–
340 МПа. В случае гибридных включений h-θ' и
(h + r)-θ' эта величина составляет 400–420 МПа.
Для объяснения этого явления оцениваются ло-
кальные сдвиговые напряжения, действующие
на атомы включения, лежащие на плоскости
скольжения дислокации (рис. 3).

В объеме включения выбирают центральную
область (рис. 3д), содержащую по 20 атомов. Ло-
кальные напряжения для обоих типов включений
возрастают при первых взаимодействиях с дисло-
кацией. Локальные напряжения для s-θ' достига-
ют максимума около 2.6 ГПа во время четвертого
взаимодействия (рис. 3а), для f-θ' эта величина
составляет 2.9 ГПа при шестом взаимодействии
(рис. 3б). Для структур типа h-θ' и (h + r)-θ' мак-
симальная величина локальных сдвиговых на-
пряжений соответствует приблизительно 4.9 ГПа
и достигается во время седьмого взаимодействия

(рис. 3в и 3г). Таким образом, для гибридных h-θ'
и (h + r)-θ' фаз напряжение перерезания увеличи-
вается примерно в два раза. Величины локальных
напряжений, действующих на включениях, и
средних по области напряжений демонстрируют
разницу на порядок. Такая большая разница на-
пряжений объясняется двумя факторами: во-пер-
вых, сдвиговая жесткость включения во много раз
больше, чем у алюминиевой матрицы, что позво-
ляет накапливать высокие локальные напряже-
ния при последовательных взаимодействиях с
дислокацией; во-вторых, высокие локальные на-
пряжения мало влияют на средние по системе на-
пряжения из-за малой объемной доли включе-
ния. При последовательных взаимодействиях
дислокации и включения происходит накопление
локальных сдвиговых напряжений, которые приво-
дят к его перерезанию. Структуры h-θ' и (h + r)-θ'
после нескольких прохождений дислокации иска-
жаются, но намного дольше сохраняют упорядо-
ченную структуру, что свидетельствует о более вы-
соком сопротивлении сдвигу, по сравнению со
структурами s-θ' и f-θ'. В работе [26] было рассчита-

Рис. 3. Локальные сдвиговые напряжения.
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но критическое локальное сдвиговое напряжение
для s-θ' толщиной 2.2 нм, оно оказалось равным
2.8 ГПа. В настоящей работе максимальное ло-
кальное сдвиговое напряжение для s-θ' состав-
ляет 2.6 ГПа при толщине включения 1.4 нм.
Установлена зависимость напряжения перереза-
ния s-θ' от ее толщины с коэффициентом пропор-
циональности 0.25 ГПа/нм.

Результаты МД используются для калибровки
континуальной модели взаимодействия дислока-
ций с упрочняющими фазами, основанной на
формировании петли Орована вокруг включения.
Данные МД-моделирования свидетельствуют о
том, что механизм взаимодействия Орована реа-
лизуется для всех типов включений. Ранее модель
формирования петли Орована, основанная на
МД-расчетах, была предложена в [26] и уточнена
в [15]. Различие между типами включений напря-

мую связано с изменением энергии дислокаци-
онных сегментов, прилегающих к включению.
Эта энергия зависит от деталей взаимодействия
дислокаций и включения, определяемых на атом-
ном уровне структурой включения. Поэтому мы
используем эту энергию как постоянный пара-
метр для каждого типа включений и подгоняем
его к данным МД по зависимостям среднего на-
пряжения от времени. Подробное описание мо-
дели, используемой в данной работе, можно
найти в статье [15]. Зависимости напряжения от
времени, полученные в соответствии с указан-
ным выше подходом, представлены на рис. 4. Для
сравнения использованы данные МД для 300 К.
Результаты моделирования хорошо согласуются с
поведением среднего напряжения в МД-системе.
При комнатной температуре энергии дислокаци-
онных сегментов соответствуют значениям 0.8 и

Рис. 4. Среднее напряжение в системах. Сравнение модели и результатов МД.
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0.96 эВ/b для s-θ' и f-θ'; 1,1 и 1.23 эВ/b для h-θ' и
(h + r)-θ' соответственно, где b – модуль вектора
Бюргерса идеальной дислокации в алюминие-
вой матрице. Остальные параметры модели при-
ведены в [15, 16]. Получено, что энергия дислока-
ционных сегментов, прилегающих к упрочняющим
фазам примерно на 40% выше в случае гибридных
фаз h-θ' и (h + r)-θ', что связано с их более высо-
ким сопротивлением сдвигу.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Выполнено молекулярно-динамическое ис-
следование сдвиговой прочности алюминиевых
систем с упрочняющими включениями четырех
типов, наблюдаемыми в реальных сплавах. Уста-
новлено, что для гибридных включений харак-
терно более высокое сопротивление сдвиговой
деформации по сравнению с рассмотренными
однофазными включениями. В ранее предложен-
ной континуальной модели подобраны энергети-
ческие параметры для всех типов структур в ши-
роком температурном интервале. Полученные
результаты расчетов методом молекулярной ди-
намики находятся в качественном согласии с
данными континуального моделирования.

Исследование выполнено при финансовой
поддержке Российского научного фонда (проект
№ 18-71-10038).
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Shear strength of Al–Cu alloy with different types of hardening precipitates:
molecular dynamics and continuum modeling
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A molecular dynamics study of the motion of dislocations in aluminum containing hardening copper precip-
itates is carried out. The paper considers the interaction of dislocation with four types of precipitates, the
structure of which was determined in experimental work. The energy of dislocation segments attached to
hardening phases is determined and used as a parameter of the continuum model of the dislocation-precipi-
tate interaction. An increase in energy is observed for hybrid precipitates compared to non-hybrid ones.
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