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МОДЕЛИРОВАНИЕ ДИСЛОКАЦИЙ В АУСТЕНИТНОМ СПЛАВЕ ЖЕЛЕЗА 
НА АТОМАРНОМ МАСШТАБЕ РАССТОЯНИЙ

С помощью компьютерного моделирования проведено исследование дви-
жения дислокаций в модельном сплаве железа, содержащем 10% Ni и 20% Cr, с 
целью последующего изучения взаимодействия дислокаций с радиационными 
дефектами. В частности, протестирована модель периодических дислокаций и 
рассчитан ряд дислокационных характеристик.

ДИСЛОКАЦИЯ, АУСТЕНИТНЫЙ СПЛАВ, МОЛЕКУЛЯРНАЯ ДИНАМИКА, МОДЕЛИРО-
ВАНИЕ.

Введение

Аустенитные сплавы широко использу-
ются в качестве конструкционных материа-
лов для ядерных энергетических установок. 
Их применение обуславливается хорошими 
эксплуатационными свойствами, в част-
ности, устойчивостью к коррозии. Однако 
в процессе эксплуатации они подвержены 
радиационному охрупчиванию, которое 
обусловлено накоплением и ростом ра-
диационных дефектов, возникающих в ре-
зультате взаимодействия потока нейтронов 
с материалом [1]. Характер радиационно-
го повреждения аустенитных сплавов при 
нейтронном облучении был изучен в целом 
ряде экспериментальных работ (см., напри-
мер, статьи [2 – 4]), в которых было уста-
новлено, что  преобладающим типом про-
тяженных радиационных дефектов в таких 
сплавах (при дозах до 10 с.н.а. (смещений 
на атом)) являются дислокационные петли 
Франка межузельного типа. Cчитается, что 
именно эти дефекты в наибольшей мере 
обуславливают радиационное упрочнение 
аустенитных сталей, имеющих гранецен-
трированную кубическую (ГЦК) решетку, 
при нейтронных флюенсах (дозах), соответ-
ствующих диапазону 10–3 – 10 с.н.а. Физи-
ческие причины возникновения радиацион-
ного упрочнения и охрупчивания связаны 
с тем, что петли Франка препятствуют 
движению дислокаций в своих плоскостях 
скольжения. В результате  взаимодействия 
дислокации с дефектом-барьером проис-
ходят дислокационные реакции, которые 

приводят к возрастанию предела текучести 
материала. В результате этих реакций петли 
Франка могут либо поглощаться, либо де-
формироваться. Изучение взаимодействия 
подвижных дислокаций и радиационных 
дефектов необходимо для понимания про-
цессов пластической деформации облучен-
ных материалов. 

Типичные размеры дислокационных 
петель составляют порядка нескольких на-
нометров, поэтому для моделирования их 
свойств логично использовать атомисти-
ческие подходы [1]. В связи с этим метод 
классической молекулярной динамики 
(МД) является подходящим инструментом 
для исследования механизмов взаимодей-
ствия дислокаций и дефектов на атомарном 
уровне, причем данный метод позволяет ва-
рьировать температуру материала и условия 
внешней нагрузки. 

Взаимодействие дислокаций и радиаци-
онных дефектов уже было изучено в чистых 
металлах (таких как алюминий, никель, 
медь), имеющих ГЦК кристаллическую ре-
шетку [5 – 8]. Аустенитные сплавы железа 
(также имеющие ГЦК-решетку) характери-
зуются относительно низким значением ве-
личины энергии дефекта упаковки (около 
20 мДж/м2) при высоком значении моду-
ля упругости (80 ГПа), что не реализуют-
ся ни в одном из чистых ГЦК-материалов. 
Основными легирующими компонентами 
аустенитной стали являются никель и хром, 
вариация концентраций которых приводит 
к изменению энергии дефекта упаковки 
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(ЭДУ), в связи с чем сплав железа, содер-
жащий 10 % Ni и 20 % Cr, используется 
на практике как модельный для изучения 
свойств аустенитных сталей. 

Цель данной работы – выяснение ха-
рактера движения дислокаций в модельном 
аустенитном сплаве Fe0,7Ni0,1Cr0,2  в рамках 
атомистической модели. Верификация мо-
дели движения дислокаций необходима для 
последующего изучения взаимодействия 
дислокаций с радиационными дефектами. 
Это позволит охарактеризовать механизмы 
такого взаимодействия в аустенитных спла-
вах на атомарном уровне, а также вычислить 
значения критического напряжения сдвига, 
необходимого для преодоления дислокаци-
ей дефекта-барьера. Эти результаты, в свою 
очередь, можно использовать в прогности-
ческих моделях изменения механических 
свойств аустенитных сталей и сплавов под 
воздействием нейтронного облучения.

В рамках же представленной работы, в 
частности, проведено тестирование атоми-
стической модели периодических дислока-
ций [9] и рассчитан ряд дислокационных 
характеристик. Кроме того, определена 
скорость приложения внешней нагрузки, 
при которой предел текучести в моделируе-
мом кристалле соответствует таковому для 
аустенитной стали марки 304L (россий-
ский аналог – сталь марки 03Х18Н11) [10] 
в рассматриваемом диапазоне температур  
T = 300 – 900 K при скоростях нагрузки, 
характерных для квазистатических тестов 
на растяжение.

Методика исследования 

Для решения поставленных задач мы ис-
пользовали компьютерное моделирование в 
рамках метода классической молекулярной 
динамики, который позволяет отслеживать 
индивидуальные траектории каждой из ча-
стиц изучаемой системы путем интегриро-
вания уравнений движения Ньютона [11]. 
Для проведения вычислений применялся 
стандартный алгоритм молекулярной ди-
намики, адаптированный авторами работы 
[9] свыше десятилетия назад для атоми-
стического моделирования дислокаций в 
кристаллах. Для вычисления сил взаимо-
действия между атомами использовался не-

давно созданный потенциал [12], который 
основан на стандартной модели погружен-
ного атома. При этом данный потенциал 
оптимизирован с целью корректного вос-
произведения механических свойств трой-
ных аустенитных ГЦК-сплавов Fe-Ni-Cr (с 
учетом относительно низких величин ЭДУ 
при высоком значении модуля упругости) 
при различном содержании легирующих 
элементов. Он позволяет с хорошей точ-
ностью воспроизводить значения энергии 
когезии, постоянных кристаллической ре-
шетки, констант упругости C11, C12, C44, 
энергии образования и миграции вакансии, 
энергии образования различных межузель-
ных конфигураций (гантелей 〈100〉, 〈110〉 и 
〈111〉, а также межузлий в октаэдрических 
и тетраэдрических позициях), воспроиз-
водить ЭДУ как для чистых металлов (Fe, 
Ni, Cr), так и для сплава Fe0,7Ni0,1Cr0,2. При 
этом достигается хорошее согласие и с опу-
бликованными ранее экспериментальными 
данными, и с результатами, полученными 
в рамках квантовомеханического метода ab 
initio (детали сравнений приведены в статье 
[12]).

В данной работе рассмотрены дислока-
ции краевого и винтового типов с векто-
ром Бюргерса (1/2) 〈110〉. Было принято, 
что оси декартовой системы координат X, 
Y, Z, параллельные граням прямоугольно-
го модельного кристалла, ориентированы 
вдоль кристаллографических направлений 
〈110〉, 〈112〉, 〈111〉, соответственно. Перио-
дические граничные условия применялись 
вдоль осей X, Y; плоскости граней (111) 
являлись свободными поверхностями, пер-
пендикулярными оси Z. Размеры модель-
ных боксов, соответствующее число ато-
мов и плотность дислокаций приведены  
в табл. 1 для краевой и винтовой дислока-
ций. Шаг интегрирования уравнений дви-
жения атомов был равен 5 фс.

Для атомных конфигураций, содержа-
щих дислокации, была проведена процеду-
ра релаксации (минимизация энергии кри-
сталла) при нулевой температуре, а затем 
полученные конфигурации использовались 
в качестве начальных для молекулярно-
динамического моделирования при конеч-
ных температурах T = 300, 600 и 900 K. 
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Температура инициализировалась путем 
раздачи скоростей каждому из атомов со-
гласно следующей процедуре: вначале всем 
атомам системы раздавались импульсы 
случайным образом, в соответствии с рас-
пределением Максвелла для температуры 
2T (где T – требуемая  температура). Далее 
рассчитывался полный импульс системы, 
после чего производился одновременный 
пересчет всех скоростей таким образом, 
чтобы обнулить полный импульс системы. 
Мы использовали следующую процедуру 
для установления динамического равнове-
сия: на протяжении 10 тыс. шагов происхо-
дит интегрирование уравнений движения, 
при этом через каждые 100 шагов по време-
ни импульсы всех атомов перенормируются 
таким образом, чтобы полная кинетическая 
энергия системы соответствовала требуе-
мой температуре. После этого начинается 
приложение внешней нагрузки, согласно 
нижеописанному алгоритму.

Внешняя нагрузка была реализована 
путем сдвига нескольких верхних атомных 
плоскостей (111) модельного кристалла. 
Атомы в этих слоях жестко фиксированы 
в своих  позициях, и интегрирование урав-
нений Ньютона для них не производится. 
Скорость приложения внешней нагрузки 
(путем сдвига) варьировалась в пределах от 
2,0·107 до 4,0·108 с–1, что соответствует ско-
рости движения дислокации в диапазоне от 
43,8 до 874,9 м/c. Атомы в нижних слоях 
кристалла также были жестко зафиксирова-
ны в своих начальных позициях, и резуль-

тирующее напряжение сдвига, вызванное 
сдвигом верхних слоев кристалла, опреде-
ляли, исходя из расчета силы, действующей 
на нижний фиксированный слой атомов в 
направлении приложенной нагрузки. 

При анализе конечной конфигурации 
атомов использовалась численная проце-
дура метода «связанных ячеек», обеспе-
чивающая наиболее эффективный поиск 
ближайших соседей каждого атома в мо-
дельном кристалле [11]. Атомы ядра дисло-
кации и дефекта упаковки анализировались 
по критериям координационного числа, 
подсчета числа соседей, соответствующих 
ГЦК-структуре и потенциальной энергии 
каждого атома. Конфигурация локального 
окружения каждого атома сравнивалась с 
идеальной ГЦК-решеткой (мы исходили из 
количества соседей, соответствующих ГЦК-
структуре). Атомы ядра дислокации были 
идентифицированы по наличию 10 или  
11 ГЦК-соседей; дефект упаковки опреде-
лялся по двойному слою атомов, имеющих 
по 9 ГЦК-соседей.

Результаты и их обсуждение

Верификация модели дислокаций. Со-
гласно модели Орована [13],  скорость дви-
жения дислокаций связана со скоростью 
приложения внешней нагрузки и плотно-
стью дислокаций следующим образом:

,m

d
b v

dt
ε

ε = = ρ

где ε  – абсолютная величина прилагаемой 

Таблица  1

Характеристики моделируемых дислокаций

Использованная величина
Значение для дислокации

краевой винтовой

Число атомов
Общее 1470936 1481884

Интегрируемое 1075800 1085040

Размер модельного бокса, ед. a0 84,5 × 61,2 × 52,0 62,3 × 83,9 × 52,0

Плотность дислокаций, м–2 1,8·1015

Примечание . Общее число атомов включало в себя верхний подвижный и нижний неподвижный 
блоки модельного кристалла, а также те атомы, для которых производилось интегрирование урав-
нений движения в рамках МД-моделирования.
Обозначение : a0 – постоянная решетки.

(1)
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нагрузки, b – модуль вектора Бюргерса 
дислокации, mρ  – плотность подвижных 
дислокаций, v – скорость движения дисло-
кации, t – время.

В результате проведенных МД-
вычислений на основе анализа позиции 
дислокации, была вычислена ее скорость 
(табл. 2). 

При всех рассмотренных температу-
рах скорость движения дислокаций соот-
ветствовала величине, рассчитанной по 
формуле (1). Дислокационные сегменты 
двигались равномерно, и средняя шири-
на расщепления дислокации d составляла 
23,90a0; 23,90a0; 24,69a0 (a0 – постоянная 
решетки) в случае краевой дислокации и 
10,9a0; 12,6a0; 13,0a0 для случая винтовой 
дислокации при температурах T = 300, 600 
и 900 K, соответственно. Согласно работе 
[13],  для величины d справедливы следую-
щие соотношения:

2(2 )
;

4 (1 )e

Gb
d

+ ν
=

πγ − ν
2(2 3 )

,
4 (1 )s

Gb
d

− ν
=

πγ − ν
где G – модуль сдвига, b – модуль векто-
ра Бюргерса дислокации, ν – коэффициент 
Пуассона, γ – энергия дефекта упаковки. 

Формулы (2) и (3) приведены для крае-
вой и винтовой дислокаций, соответствен-
но. Поделив уравнение (2) на уравнение 
(3), можно получить соотношение, по-
зволяющее вычислить коэффициент Пу-

ассона при известных значениях ширины 
расщепления краевой (de) и винтовой (ds) 
дислокаций. Величины de и ds, полученные 
из МД-расчетов, были использованы нами 
для вычисления коэффициента Пуассона. 
Он оказался равным 0,28; данный результат 
хорошо согласуется с экспериментальным 
значением коэффициента Пуассона 0,29, 
измеренным для аустенитных сталей [14].

Полученные нами результаты показы-
вают, что использованная атомистическая 
модель периодических дислокаций и алго-
ритмы идентификации дефектов предска-
зывают величины, которые полностью со-
гласуются с теорией упругости.

Расчет активационного объема и энергии 
активации. На рис. 1 приведена усреднен-
ная по типу дислокации зависимость на-
пряжения нагрузки σ от температуры при 
различных скоростях приложения внешней 
нагрузки. Показаны результаты, получен-
ные с помощью компьютерного моделиро-
вания, а также на основе эксперименталь-
ных данных для аустенитных сталей 304L 
и 316L [10]. Результирующее напряжение 
сдвига σY было найдено путем усреднения 
мгновенных значений напряжения сдвига σ 
после того, как дислокация достигала рас-
четной скорости. 

На основе этих данных нами была вы-
числена энергия активации *H∆  и актива-
ционный объем *V  для рассматриваемых 
дислокаций с использованием следующих 
соотношений [15]:

(2)

Таблица  2

Сравнение используемой модели движения (скольжения) дислокаций  
с теоретической моделью Орована

Тип дислокации Температура, K
Скорость движения, м/с

Результат расчета 
методом МД

Согласно формуле 
Орована

Краевая
300 45,0 ± 1,3 43,8
600 44,0 ± 1,3 43,9
900 45,4 ± 1,5 44,0

Винтовая
300 41,7 ± 1,8 43,4
600 41,8 ± 1,9 43,6
900 42,9 ± 1,6 43,7

Обозначение : МД – молекулярная динамика.

(3)
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* B 2 1ln( / )
;

Y

k
V

ε ε
=

∆σ
 

* * ,YH V T
T ε

∂σ ∆ = −  ∂ 


где kB – постоянная Больцмана, Y

T ε

∂σ 
 ∂ 



 – 

производная от σY по температуре при по-
стоянной скорости приложения внешней 
нагрузки .ε

Активационный объем был получен пу-
тем ряда тестовых расчетов при условиях 
постоянной температуры и варьируемой 
скорости нагрузки. Энергия активация рас-
считывалась при постоянной скорости при-
ложения внешней нагрузки и варьируемой 
температуре. Результаты расчетов приведе-
ны на рис. 2.

На основе анализа полученных резуль-
татов следует отметить, что при принятой 
нами плотности дислокаций эксперимен-
тальное значение предела текучести реали-
зуется при скоростях дислокаций около 225 
и 45 м/c для температур T = 300 и 600 K, 
соответственно, при заданных значениях 
плотности и длины сегмента. 

Рассчитанные нами температурные за-
висимости активационного объема и энер-
гии активации позволяют экстраполировать 
полученные величины σY на другие диапа-

зоны температур. Кроме того, с помощью 
алгоритма, описанного в работе [16], по-
является возможность прогнозирования 
ситуаций, в которых скорости движения 
дислокаций отличаются от их типичных 
значений при тестировании аустенитной 
стали на растяжение. При таком тестирова-
нии типичная скорость приложения внеш-
ней нагрузки составляет 10–3 с–1. 

(4)

(5)

Рис. 1. Сравнение расчетных (1 – 4)  
и экспериментальных (5, 6) зависимостей ре-

зультирующего напряжения нагрузки σY  
от температуры при различных значениях  

средней скорости движения дислокаций v, м/c: 
45 (1), 225 (2), 450 (3), 900 (4).  

Экспериментальные зависимости получены в работе 
[10] для аустенитных сталей 304L (5) и 316L (6)  

при v = 0,4 мкм/c 

Рис. 2. Температурные зависимости энергии активации в единицах kBT (а)  
и активационного объема в единицах b3 (б); kB – постоянная Больцмана, b – вектор Бюргерса 

а) б)

V *, b3Δ H *, kBT
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Заключение

Таким образом, в настоящей работе 
подтверждено согласие использованной 
атомистической модели периодических 
дислокаций (включая алгоритм их иденти-
фикации) с теорией упругости. Кроме того, 
определена скорость приложения внешней 
нагрузки, при которой предел текучести 
в моделируемом кристалле соответствует 
пределу текучести аустенитной стали мар-
ки 304L (ее российский аналог – сталь 
марки 03Х18Н11) в рассматриваемом диа-
пазоне температур T = 300 – 900  K. Это 
позволяет перейти к следующему этапу 
работы – выяснению механизмов взаи-
модействия дислокаций и радиационных 

дефектов в аустенитных сплавах. В после-
дующих работах предполагается не толь-
ко изучить возможные механизмы такого 
взаимодействия на атомарном уровне, но и 
провести соответствующие оценки крити-
ческого напряжения сдвига (напряжение, 
необходимое для преодоления дислокаци-
ей дефекта-барьера). Полученные оценки в 
дальнейшем могут быть использованы для 
параметризации метода дислокационной 
динамики, позволяющего моделировать 
движение дислокаций в поле дефектов на 
масштабе расстояний порядка нескольких 
микрон. Проведенные исследования, на 
наш взгляд, вносят вклад в понимание ме-
ханизмов пластической деформации аусте-
нитных сталей при облучении.
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