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ВВЕДЕНИЕ 

Воздействие высокоэнергетических частиц и излучения на твердые 
тела приводит к изменению их структурно-фазового состояния и физиче-
ских свойств. В основе радиационных методов обработок лежат как пер-
вичные процессы взаимодействия заряженных частиц и излучения с 
твердым телом, так и последующего образования в нем структурных де-
фектов. Эти два момента являются базисом радиационных явлений и 
эффектов – основным инструментом радиационных технологий XXI-го 
века. В настоящее время исследования в этой области в основном на-
правлены на проектирование (конструирование) материалов для ядерных 
и термоядерных реакторов деления и синтеза, а также на радиационно-
стимулированную модификацию свойств материалов и создание новых 
структур. 

Понимание физических изменений, возникающих в твердых телах 
под влиянием высокоэнергетических частиц и излучения, требует де-
тального ознакомления с важнейшими радиационно-индуцированными 
(стимулированными) эффектами, вызываемыми различными видами об-
лучения. 

Данное учебное пособие посвящено физике радиационных индуциро-
ванных (стимулированных) эффектов, возникающих в твердом теле под 
воздействием различных видов излучения (нейтроны, ионы, электроны, 
γ-кванты). 

В первой главе описаны первичные процессы в твердых телах при ра-
диационном воздействии взаимодействия высокоэнергетических частиц 
и излучений с конденсированным веществом. 

Во второй главе описывается образование и эволюция дефектов и их 
скоплений при радиационном воздействии. 

Третья глава обобщает наиболее интересные и важные радиационно-
индуцированные (стимулированные) явления и эффекты. 

В последней главе рассмотрена проблема радиационной инженерии 
материалов, связанная с комплексным использованием радиационных 
явлений и эффектов для получения, обработки и конструирования мате-
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риалов с целью направленного изменения их свойств и изготовления 
различных изделий с новыми и улучшенными характеристиками и пара-
метрами. 

Следует отметить, что рассматриваемая область радиационной физи-
ки твердого тела довольно широка и многогранна, в связи с чем основное 
внимание уделялось рассмотрению физической природы радиационных 
явлений и эффектов на атомарном уровне с учетом комплексного влия-
ния и изменения микроструктуры, элементного и фазового состава ми-
шеней под воздействием высокоэнергетических частиц и излучений. 

При написании учебного пособия учтены творческие дискуссии на 
семинарах, конференциях, совещаниях, а также общения с известными 
специалистами в области радиационной физики твердого тела, такими 
как Тулинов А.Ф., Бондаренко Г.Г., Иванов Л.И., Тетельбаум Д.И., Рем-
нев Г.Е., Шаркеев Ю.П., Рябчиков А.И., Козловский В.В., Гусева М.И., 
Мартыненко Ю.В., Якушин В.Л., Лигачев А.Е., Шулов В.А, Пранявичюс 
Л.И., Раушенбах Б., Риссел Х., Неклюдов И.М., Воеводин В.Н., Погреб-
няк А.Д., Кадыржанов К.К., Кислицын С.Б., Купчишин А.И., Анищик 
В.М., Комаров Ф.Ф., Гольцев В.П., Ташлыков И.С., Квасов Н.Т., Гайдук 
П.Н., а также преподавателями и сотрудниками кафедры физики твердо-
го тела Белгосуниверситета, непосредственный контакт с которыми и 
творческие дискуссии во многом стимулировали написание данного 
учебного пособия. Автор с благодарностью вспоминает своих учителей – 
прекрасных специалистов в области радиационного материаловедения, 
принимавших активное участие в решении проблем, затронутых в дан-
ной книге, тех, кого уже, к большому сожалению, нет рядом: Гуманского 
Г.А., Павлова П.В., Аброяна И.А., Соловьева В.С., Туркебаева Т.Э., Жет-
баева А.К. 
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Г л а в а  1 
ПЕРВИЧНЫЕ  ПРОЦЕССЫ  В  ТВЕРДЫХ  ТЕЛАХ 

ПРИ  РАДИАЦИОННОМ  ВОЗДЕЙСТВИИ 

1.1. ФИЗИЧЕСКИЕ  ОСНОВЫ  ПРОЦЕССОВ  
ВЗАИМОДЕЙСТВИЯ  ЧАСТИЦ  И  ИЗЛУЧЕНИЙ  С  ВЕЩЕСТВОМ 

Основные стадии радиационного воздействия на вещество и его ра-
диационные повреждения представлены на рис .1.1.Первичные акты ра-
диационных процессов связаны с возбуждением их электронной и атом-
ной подсистем, со смещением атомов кристаллической решетки из пер-
воначальных равновесных положений и с протеканием ядерных реакций. 
Эффективность этих процессов в первую очередь зависит от условий об-
лучения и природы материала. Под условиями облучения понимают сле-
дующие факторы: 1) тип, энергию и спектр бомбардирующих частиц; 2) 
плотность потока частиц; 3) продолжительность облучения (доза, флю-
енс, поток); 4) температуру облучения; 5) сопутствующие внешние воз-
действия. 
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Рис. 1.1. Схема основных стадий радиационной повреждаемости материалов: 

I – динамическая стадия; II – диффузионная стадия; III – стадия эволюции стоков 

 
Общие представления о процессах взаимодействия частиц с твер-

дым телом. Из многочисленных характеристик излучений, определяю-
щих эффективность их воздействия на структуру и свойства облучаемого 
материала, следует выделить массу, заряд, энергию (скорость) и про-
странственную плотность частиц, составляющих излучение. 

Поток частиц, проходящих через единицу площади в единицу време-
ни,  м-2·с-1 или  см-2·с-1, при заданной пространственной плотности п, 
движущихся со скоростью  , имеет вид 

 nv . (1.1) 

Интегральный поток частиц (флюенс, доза), прошедших через едини-
цу площади за время t, м-2 или cм-2, при этом составляет 

 tФ  . (1.2) 

Формулы (1.1) и (1.2) применяются при расчете потока и интеграль-
ного потока моноэнергетичного пучка однотипных и однородно распре-
деленных в пространстве частиц. В активной зоне тепловых, быстрых и 
термоядерных реакторов материалы подвержены облучению различны-
ми частицами, различающимися как по природе, так и по спектрам рас-
пределения частиц, по скоростям или энергиям. В этом случае в допол-
нение к характеристикам излучений, перечисленным выше, следует вве-
сти распределение частиц по скоростям или энергиям и спектральную 
плотность потока частиц типа: 



 10

 
dE

dn
En

dv

dn
vn j

j
j

j  )(,)( , 

 
dE

d
E

dv

d
v j

j
j

j





  )(,)( , 

и вычислить интегральный поток (флюенс) частиц по формуле 
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)(

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где E


j – минимальная энергия частиц типа j. 
Попадая в твердое тело, быстрая частица вовлекается в сложный про-

цесс взаимодействия с электронами и ядрами атомов кристаллической 
решетки. По мере проникновения в глубь материала мишени частицы те-
ряют свою энергию и, передав ее электронной и ядерной подсистемам, 
останавливаются. Скорость потери энергии бомбардирующих частиц ха-
рактеризуется тормозной способностью вещества dE/dx. Расстояние, на 
которое частица проникает в материал, называется глубиной (длиной) 
пробега частиц R(Е). Передача энергии бомбардирующих частиц ядрам 
мишени и электродам происходит в упругих и неупругих процессах их 
взаимодействия. 

Процесс упругого взаимодействия бомбардирующих частиц с атома-
ми мишени аналогичен классическому упругому соударению твердых 
шаров. Суммарная кинетическая энергия частиц до и после соударения 
при их упругом взаимодействии остается неизменной и энергия реакции 
такого взаимодействия равна нулю. Распределение энергии между упру-
го рассеянными частицами определяется соотношением их масс и углом 
рассеяния. Для частиц в нерелятивистской области скоростей 
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 ET  , (1.4) 
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где T12 – энергия, переданная налетающей частицей атому мишени (энер-
гия первично-выбитого атома); М1, E1 – массовое число и энергия нале-
тающей частицы; М2 – массовое число атомов мишени; θ – угол рассея-
ния. 

При неупругом взаимодействии часть энергии бомбардирующих час-
тиц расходуется на возбуждение, ионизацию атомов мишени, орбиталь-
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ный переход электронов, ядерные реакции. Энергия реакции неупругого 
взаимодействия частиц отлична от нуля 

 
2

sin)( 2
112

*
12

 JET  , (1.6) 

где *
12T  – энергия, переданная атому мишени при неупругом взаимодейст-

вии; J – неупругие потери энергии бомбардирующих частиц. 
Взаимодействие излучения с веществом связано с пучком падающих 

частиц и с большим числом атомов мишени. Поэтому при рассмотрении 
процессов, происходящих в облучаемом материале, требуется статисти-
ческий подход. В основе такого подхода лежит вероятность протекания 
того или иного процесса взаимодействия. За меру плотности вероятности 
события при взаимодействии пучка частиц с твердым телом принято се-
чение (дифференциальное, парциальное, полное) реакции: 

  m , (1.7) 

где σ – эффективное сечение взаимодействия (реакций); т – число взаи-
модействий (реакций) в единицу времени. Эффективное поперечное се-
чение имеет размерность площади и обычно выражается в барнах, 1 б = 
10-28 м2 (10-24 см2). 

Процессы, происходящие при столкновении налетающих частиц с 
атомами мишени, а, следовательно, и вероятность того или иного про-
цесса взаимодействия частиц, прежде всего, определяются силами их 
взаимодействия. Силу взаимодействия обычно выражают через потенци-
альную энергию V(l), появляющуюся за счет сближения частиц от беско-
нечности до расстояния l. Расчет потенциала взаимодействия V(l) пред-
ставляет собой сложную квантовомеханическую задачу. Каждый из опи-
санных в литературе видов V(l) применим для определенных частиц, 
конкретного типа взаимодействия и ограниченного интервала сближения 
частиц. На шкале расстояний имеется две характерных точки: боровский 
радиус атома водорода a0 = 0,053 нм и расстояние между двумя ближай-
шими атомами в кристалле – d. При l >> d, электроны занимают энерге-
тические уровни отдельных атомов; между этими атомами нет силы при-
тяжения. Силы притяжения возникают, когда пара атомов сближается 
настолько, что перекрываются оболочки валентных электронов. Силы 
взаимодействия атомов при перекрытии только оболочек валентных 
электронов не превышают нескольких электрон-вольт и их можно не 
учитывать при рассмотрении столкновений. 

При a0 < l << d перекрываются внутренние оболочки атомов, а неко-
торые электроны оказываются в одной и той же области и занимают 
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одинаковые энергетические уровни. При этом часть электронов должна 
сменить энергетический уровень. Дополнительная энергия появляется за 
счет работы, которую нужно затратить, чтобы сблизить атомы и обеспе-
чить положительную энергию взаимодействия частиц. Потенциал, опи-
сывающий взаимодействие частиц при a0 < l << d (потенциал Борна-
Майера), имеет вид: 

 blAelV /)(  , (1.8) 

где А и b – константы пары налетающая частица – ядро мишени. 
При l << a0 ядра становятся ближайшей парой заряженных частиц в 

системе, и кулоновский потенциал взаимодействия преобладает над все-
ми другими членами в 

 
l

ZZ
lV

2
21)(


 , (1.9) 

где Z1 и Z2 – порядковый номер взаимодействующих ядер (их заряд), ε – 
заряд электрона. 

С увеличением расстояния становится возможным проникновение 
электронов в пространство между ядрами. Потенциал взаимодействия 
уменьшается (по отношению к кулоновскому потенциалу взаимодейст-
вия) вследствие электростатического экранирования ядерных зарядов 
пространственным зарядом самых глубоких электронных оболочек. В 
этом случае используется экранированный кулоновский потенциал: 

 )/()(
2

21 alf
l

ZZ
lV


 , (1.10) 

где f(l/a) – функция экранирования. 
Экранированный кулоновский потенциал можно вычислить, исполь-

зуя метод Томаса-Ферми. Для его представления не существует простой 
функции, но при l < а0 хорошим приближением является потенциал 

 ale
l

ZZ
lV /

2
21)( 
 , (1.11) 

где 

 
2

13/2
2

3/2
1

0

)(

8853.0

ZZ

a
a


 . (1.12) 

Взаимодействие излучений с твердым телом сводится к трем первич-
ным процессам: возбуждение электронной и ядерной подсистем, ядер-
ные реакции и смещение атомов из первоначальных равновесных поло-
жений. 
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Возбуждение электронной и ядерной подсистем играет особую роль в 
создании радиационных дефектов в ионных кристаллах и в полупровод-
никах; металлы после подобного возбуждения без каких-либо последст-
вий быстро возвращаются к равновесному состоянию. 

При ядерных реакциях в облучаемом материале образуются атомы 
примеси – трансмутанты и изменяется химический состав облучаемого 
материала. 

В основе большинства явлений радиационной повреждаемости мате-
риалов лежит смещение атомов из узлов кристаллической решетки (рис. 
1.2). 

При столкновении налетающая частица, испытывая упругое или не-
упругое взаимодействие, передает атому мишени часть энергии Т12. В за-
висимости от энергии, переданной атому при столкновении, последний 
либо только отклоняется от своего первоначального равновесного поло-
жения, либо смещается на большое расстояние, превышающее так назы-
ваемый радиус спонтанной аннигиляции, и создает устойчивую пару 
Френкеля вакансия – межузельный атом. Минимальное значение энер-
гии, переданной атому мишени Т12, при которой происходит необрати-
мое смещение атома из первоначального положения в кристаллической 
решетке, принято называть энергией смещения Тd . Значение этой энер-
гии для различных металлов и кристаллографических ориентаций со-
ставляет 15-85 эВ. С точки зрения создания в материалах радиационных 
повреждений естественно представляют интерес потоки частиц и излу-
чений, передающих атомам мишени энергию Т12, равную или превы-
шающую порог смещения Тd ≈ 4 εs (εs – энергия сублимации). 
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Рис 1.2. Схема развития радиационного каскада в кристалле 

 
Если первично выбитый атом (ПВА) способен передавать другому 

атому решетки энергию Т23 > Тd, то он выбивает второй атом, который 
при том же условии смещает третий атом и т. д. Таким образом, высоко-
энергетичные частицы создают в твердых телах целые каскады атом-
атомных смещений. 

В табл. 1.1 приведены расчетные значения начальной энергии Е1 для 
частиц различного сорта, необходимой для передачи атомам мишени 
(никель) энергии, равной пороговой (около 30 эВ), значительно превы-
шающей ее (50 кэВ). В первом случае образуются отдельные пары Френ-
келя, во втором – каскады смещений. 
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Таблица 1.1 

Расчетные значения начальной энергии частиц Е1, при которых энергия сме-
щенных атомов в никеле Т12 соответствует 30 и 50 000 эВ 

Тип частиц Т12, эВ Е1 , эВ 
ион никеля 30 

50000 
60 

100000 
альфа-частица 30 

 
250 

400000 
нейтрон 30 

50000 
860 

1600000 
электрон 30 

50000 
800000 

91000000 
 

В общем виде скорость создания смещений при облучении кри-
сталлов быстрыми частицами типа j определяются следующим вы-
ражением: 

 



min

),(
)()(

E

j
j

T

j dE
dT

TEd
ETdTK

d


 , (1.13) 

где γ(Т) – каскадная функция, характеризующая среднее число сме-
щенных атомов в каскаде соударений; φj(E) – спектральная плот-

ность потока частиц; 
dT

TEd j ),(
 – дифференциальное сечение образова-

ния ПВА с энергией Т при энергии налетающей частицы Е; Еmin – мини-
мальная энергия, при которой частица способна привести к смещению 
атомы. 

При рассмотрении процесса образования дефектов в каскаде можно 
выделить несколько стадий, определяемых характерным временем их 
протекания: образование ПВА (t ~ 10-16 с); динамическая стадия развития 
каскада (t ~  10-13 с); стадия релаксации (t ~ 10-8 ÷ 10-7 с). 

Существует ряд моделей для расчета среднего числа смещенных ато-
мов в каскаде соударений, отличающихся друг от друга предполагаемым 
вкладом различных процессов в создание смещений и потерями энергии 
в процессах, не приводящих к дефектообразованию. 

В качестве международного стандарта для расчета числа смещений в 
каскаде принята модель Торренса-Робинсона-Норгетта (ТРН-стандарт). 
В этой модели при расчете числа пар Френкеля в каскаде используется 
уравнение 
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 )
22

)(
(

*
1212

12
dd T

BT

T

JTB
Tv 


 , (1.14) 

где J – общие электронные потери в каскаде; В – эффективность смеще-
ний (В = 0,8 для всех значений энергии ПВА); *

12T  – энергия первично-
выбитого атома (при упругом рассеянии частиц). Неупругие потери 
энергии подсчитываются в соответствии с методом Линдхарда с исполь-
зованием аппроксимации универсальной функции: 

 
)(1 1

12*
12  g

T
T


 , (1.15) 

 
2/1

2

3/2
2

1 1337.0
M

Z
 , (1.16) 

   4/36/1 40244.04008.3)(g , (1.17) 

 
3/7

2

12

931.86 Z

T
 . (1.18) 

Обозначения в уравнениях (1.16), (1.18) соответствуют принятым в 
уравнениях (1.4), (1.5), (1.9). 

Существуют другие методы расчета каскадных функций и геометрии 
каскадов с учетом анизотропии кристаллов, наличия в них дефектов кри-
сталлической решетки, примесей, проявления таких факторов как кана-
лирование, фокусирование и др. Для более точного описания каскада 
столкновений необходимо знание обобщенной каскадной функции, 
включающей не только полное число смещений, но и распределение по 
скоростям, координатам и времени смещенных атомов. 

Структуру развития каскадов, пространственное распределение то-
чечных дефектов и их комплексов предопределяют энергетические и уг-
ловые спектры первично выбитых атомов. При их расчете чаще всего 
используются экспериментальные и расчетные значения сечений рассея-
ния частиц при соударении. Для оценки повреждающей способности 
различных видов излучений пользуются следующими уравнениями: 

при слабо разветвленном каскаде столкновений 

 jdj TvEK  )](1)[( 12 , (1.19) 

при 1)( 12 Tv  

 j
d

djdj T

TB
ETvEK 

2
)()()( 12

12  , (1.20) 
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где σd(E) – сечение создания смещения частицей с энергией Е (в боль-
шинстве случаев используется сечение рассеяния частиц с энергией E  
(табл. 1.2)); В – коэффициент, зависящий от потери энергии в процессе 
неупругого взаимодействия (как правило, полагают В = 0,8-1); 12T  – 
средняя энергия, переданная налетающей частицей атому мишени. 

 
Таблица 1.2 

Формулы для расчета сечений образования смещений при электронном, ионном 
и нейтронном облучении 

Тип излучения Формула 

Нейтронное 
112 E

const
d 

   при E1 = 0,02-15 МэВ 

Ионное 
d

a
d

TE

Ea

1

12
22

4


   при E1 < Ea, 











11212

22
2

2
11

2
0 1

4

E

T

TEM

EZZMa d

d

R
d 

  при E1 >> Eb 

Электронное 
d

R
d TcM

EZa
2

2

22
2

2
08   при 2

2cM >> E1 >> 2cme  

 
Полное дифференциальное сечение образования первично-выбитых 

атомов с энергией 







dT

d
T

  равно сумме дифференциальных сечений в уп-

ругих 
edT

d






   и неупругих 

ndT

d






   процессах взаимодействия потока частиц 

с веществом 

 
ne dT

d

dT

d

dT

d















 . (1.21) 

Потери энергии и вклад каждого из процессов взаимодействия потока 
частиц с веществом в создании смещенных атомов зависят от энергии, 
заряда и массы бомбардирующих частиц, а также от заряда и массы ми-
шени. В настоящее время принято условное деление бомбардирующих 
частиц в зависимости от массы на легкие М1 < Мp (Мp – масса протона) и 
тяжелые М1 > Мp, от заряда на нейтральные и заряженные, от энергии на 
медленные (Е1 < 1 кэВ), промежуточные (1 кэВ< Е1 < 100 кэВ) и быстрые 
(Е1 > 100 кэВ). Ядра мишени в зависимости от массы подразделяются на 
легкие (А < 25), промежуточные (25 < А < 80) и тяжелые (А > 80). 
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1.2. ОБЛУЧЕНИЕ  НЕЙТРОНАМИ 

Основной вклад в создание дефектов вносит упругое рассеяние ней-
тронов. Максимальная энергия, которую способны передать атому ней-
троны с энергией Е1, имеет вид 

 1211212 )1(

4€ E
A

A
ET


 , (1.22) 

где 21 MMA   – приблизительно равно массовому числу ядра мишени. 
Средняя энергия, переданная атомам при упругом рассеянии нейтронов 

 12
11212

12 )1(

2

22

€
E

A

AET
T




 . (1.23) 

Для большинства атомных ядер в широком интервале энергий ней-
тронов (0,02-15 МэВ) дифференциальное сечение передачи энергии 
можно записать так: 

 
112

),(
E

const
ETd 

  . (1.24) 

С увеличением энергии растет вероятность неупругого рассеяния 
нейтронов. При неупругом рассеянии ядром поглощается некоторая 
часть энергии падающего нейтрона, и ядро переходит в возбужденное 
состояние. Возврат возбужденного ядра в равновесное состояние сопро-
вождается вторичным излучением (испусканием γ-квантов). Средняя 
энергия, переданная атомам при неупругом рассеянии: 

 
1)1(

2
2

1
12 





A

E

A

AE
T  , (1.25) 

где Еγ – энергия, израсходованная на возбуждение ядра, испускаемая с 
вторичным излучением. 

При ядерных реакциях на нейтронах [(п, β); (п, α); (п, f); (п, γ)] ядра 
отдачи иногда получают энергию, достаточную для смещения атомов. 
Число смещений, вызываемых атомом при испускании ядром γ-кванта, 
определяется из формулы: 

 
2

2
12 4

1
)( 










c

T

TM
Tv

d

 , (1.26) 

где T  – энергия γ-кванта, 

 2
2

2 2 cEMT отд , (1.27) 

где Еотд – энергия ядра отдачи. 
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Радиационный захват вносит ощутимый вклад в создание смещений 
только на медленной составляющей нейтронного потока. При плотности 
потока тепловых нейтронов φт и сечении σт реакции (n, γ) скорость по-
вреждения 

 
2

24

1










c

T

TM
K

d
TTj

 . (1.28) 

При испускании β-частиц ядра отдачи также обладают энергией, дос-
таточной для смещения атомов. В этом случае 

 
2

24

1
)( 










c

E

TM
Tv

d


 , (1.29) 

где E  – энергия β-частиц. 

 )(,   TvK n . (1.30) 

Ядерные реакции, в которых образуются высокоэнергетичные ионы, 
могут рассматриваться как внутренние источники бомбардирующих час-
тиц и число возникающих при этом смещений рассчитывается по фор-
мулам для расчета числа смещений, образуемых ионом, замедляющимся 
в твердом теле до полной остановки. 

Для определения скорости образования смещений при реакторном 
облучении материалов необходимо знать реальный энергетический 
спектр нейтронов. Обычно оценка повреждающей способности реактор-
ного облучения сводится к расчету скорости образования смещений для 
нейтронов средней энергии. 

 

1.3. ОБЛУЧЕНИЕ  ИОНАМИ 

Для описания процесса рассеяния ионов на атомах решетки обычно 
пользуются простым кулоновским потенциалом (при l << а, где l – рас-
стояние максимального сближения атомов, а – радиус экранирования), 
экранированным кулоновским потенциалом при l ~ а и экранированным 
кулоновским потенциалом с учетом потенциала Борна-Майера при 
а < l < 10а. 

При кулоновском рассеянии ион с энергией Е1 передает покоящемуся 
атому энергию от 0 до 12

€T : 
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 12
21

21
11212 )(

4€ E
MM

MM
ET


 , (1.31) 

где М1 и М2 – массовые числа взаимодействующих частиц. Средняя энер-
гия, переданная атомам частицей с энергией Е1: 

 
112

112
12 /1

)/ln(

ET

TET
T

d

dd





 . (1.32) 

Полное сечение образования смещений при кулоновском рассеянии 
частиц вычисляется по формуле: 

 )1(
4

112
12

22
2

2
11

2
0 EdT

TEM

EZZMa
d

d

R
d 

 , (1.33) 

где ЕR – энергия Ридберга (13,605 эВ); Z1, Z2 – порядковый номер взаи-
модействующих частиц. 

Облучение ионами с энергией Е1 вызывает смещение атомов со ско-
ростью 

 
dd

R
d T

E

TEM

EZZMa
TK 112

12

22
2

2
11

2
0

12 ln
2

)(
  . (1.34) 

Результаты, приведенные выше, применимы, когда всеми скользящи-
ми столкновениями (l ≥ а) можно пренебречь (они не дают ощутимого 
вклада в создание смещений). Как предельный критерий применимости 
простой кулоновской модели используется условие Е1 = Еb, где Еb – 
энергия ионов, при которой для обычного кулоновского потенциала 
(l = а) 
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где Еa – энергия ионов, при которой для экранированного кулоновского 
потенциала (l = а) 
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Для ионов с энергией меньше Еb (Еа < E1 ≤ Еb), наряду с лобовыми 
столкновениями (l << а), следует учесть и скользящие столкновения, для 
которых l ≈ а. Наиболее приемлемой для расчета спектров ПВА в этом 
случае является модель экранированного кулоновского взаимодействия в 
аппроксимации Линдхарда. 

При Е1 ≤ Еа нельзя пренебрегать лобовыми столкновениями, но необ-
ходимо учитывать скользящие столкновения с прицельным параметром 
вплоть до 10а, т. е. при Е1 ≤ Еа представляют интерес столкновения, для 
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которых п < l < 10а. Для этого класса столкновений средняя энергия, пе-
реданная атомам, и полное сечение рассеяния имеют вид: 

 dTET 11212  , (1.37) 
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Высокоэнергетичные ионы могут проникнуть под облако атомных 
электронов, при этом часть энергии ионов расходуется на ионизацию. 
Для ионов, способных передать решеточным атомам энергию больше ТС 
(ТС ~ А кэВ), число смещений в каскаде рассчитывается по формуле: 
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где ТС – энергия, выше которой вся энергия тратится на ионизацию, ниже 
– на смещение атомов при кулоновском рассеянии. По мере проникнове-
ния в глубь мишени уменьшается энергия ионов, изменяется механизм и 
сечение их взаимодействия с атомами мишени, что вызывает изменение 
скорости повреждения по глубине пробега ионов. Разработан ряд про-
грамм для расчета профилей повреждения и созданы таблицы профилей 
повреждений. Эти программы и таблицы следует использовать как стан-
дарты на расчет уровня повреждений при ионном облучении. 

 

1.4. ОБЛУЧЕНИЕ  ЭЛЕКТРОНАМИ 

Вследствие малой массы энергия электронов, способных привести к 
структурным нарушениям в металлах, превышает 0,5 МэВ. Для электро-
нов с такой высокой энергией можно пренебречь экранированием, обу-
словленным орбитальными электронами, и использовать релятивистское 
описание процесса передачи энергии электронов ядрам мишени. При 
энергии пучка электронов около 1 МэВ расчет скорости образования 
смещений наиболее прост, поскольку первично-выбитые атомы не спо-
собны вызвать повторного смещения и развития каскадов смещений. 

При упругом кулоновском рассеянии электронов средняя энергия, 
переданная атомам электронами с энергией Е1 , имеет вид: 
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где 12
€T  – максимальная энергия, которую способен передать атому элек-

трон с энергией Е1; mе – масса электрона; с – скорость света. Полное се-
чение образования смещений можно оценить из следующего выражения: 
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где β = ve /с  (ve – скорость электронов с энергией Е1), α
/ = Z2/137. 

Для электронов с энергией, не намного превышающей пороговую 
энергию образования смещений, и, следовательно, с dTE112 , незначи-
тельно больше единицы 
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При достаточно высоких энергиях электронов σd асимптотически 
приближается к значению 
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Уравнение (1.44) обычно используется для оценочных расчетов пол-
ного сечения рассеяния электронов на атомах твердого тела. 

Скорость повреждения, выраженная числом смещений на атом в еди-
ницу времени, при электронном облучении материалов имеет вид 

  )](1[ 12TvK d  , (1.45) 
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При энергии электронов выше порога ядерных реакций (Е1 >> 10 
МэВ) в дополнение к упругому рассеянию частиц необходимо учесть на-
рушения за счет протекания процессов неупругого взаимодействия (ядер 
отдачи, нуклонов, γ-квантов). Прохождение высокоэнергетичных (десят-
ки-сотни МэВ) электронов через вещество связано с развитием элек-
тронно-фотонного ливня. С увеличением глубины проникновения элек-
тронов в твердое тело возрастает число лавинных частиц, уменьшается 
их энергия и увеличивается количество γ-квантов, способных внести су-
щественный вклад в дефектообразование. Процессы, протекающие при 
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облучении материалов быстрыми электронами и γ-квантами, схематиче-
ски приведены на рис. 1.3. 

 

Рис 1.3. Схема процессов, протекающих в материале под действием высокоэнерге-
тичных электронов и γ-квантов 

 

1.5. ОБЛУЧЕНИЕ  γ-КВАНТАМИ 

Несмотря на то, что дефектообразующая способность γ-квантов по 
сравнению с быстрыми нейтронами мала, этот вид облучения имеет ме-
сто в активной зоне реакторов всех типов. 

Максимальная энергия, которую способен передать атомам γ-квант с 
энергией Е1, имеет вид 
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При 2
21 cME   эта формула принимает вид 
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При энергии Е1 = 1 МэВ значение 12
€T  составляет несколько десятков 

электрон-вольт и непосредственное взаимодействие γ-квантов с атомами 
не приводит к существенным структурным нарушениям. Кроме того, се-
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чение прямого взаимодействия γ-квантов указанной энергии с ядрами 
очень мало. В основном смещения атомов решетки при облучении γ-
квантами вызывают непрямые процессы их взаимодействия с атомами 
мишени (фотоэффект, эффект Комптона, образование пар), в результате 
которых образуются высокоэнергетичные электроны, способные привес-
ти к смещению атомов. 

При облучении γ-квантами высокой энергии (Е1 > 10 МэВ) в твердых 
телах идут фотоядерные реакции. Переданная ядру при поглощении γ-
кванта энергия отдачи достаточно высока для смещения атомов из пер-
воначальных положений в решетке кристалла. 

Высокая эффективность действия облучения γ-квантами с энергией 
десятки-сотни мегаэлектрон-вольт на материалы позволяет имитировать 
с их помощью явления радиационной повреждаемости материалов в 
ядерных и термоядерных реакторах. 

 

1.6. СООТВЕТСТВИЕ  РАДИАЦИОННЫХ  ПРОЦЕССОВ  И 
ЯВЛЕНИЙ  ПРИ  РАЗЛИЧНЫХ  ВИДАХ  ОБЛУЧЕНИЯ 

Проведение имитационных исследований для быстрой и термоядер-
ной тематики, а сейчас и для реакторов на тепловых нейтронах основы-
вается на понимании физических аспектов проведения таких экспери-
ментов. 

Анализ показал, что для наиболее полного соответствия того или 
иного радиационного явления в материале при различных видах облуче-
ния необходимо соблюдение равенства основных характеристик условий 
облучения: 

1) скоростей создания радиационных дефектов 
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2) функций распределения дефектов по энергиям ПВА 
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3) скоростей образования продуктов ядерных реакций 
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4) функций корреляции координат образования ПВА 
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где v(Т) – каскадная функция; φj(Е) – спектральная плотность потока час-
тиц сорта j; dTTEd j ),(  – дифференциальное сечение образования ПВА 

с энергией Т частицей сорта j с энергией E; Emin – минимальная энергия 
налетающей частицы, способной создавать ПВА; Тd – энергия порога 
смещения; pj  – полное сечение образования частицей j продукта реак-

ции сорта р; ),,,( // rTrTp
  – вероятность образования ПВА с энергией Т в 

точке r и ПВА с энергией T' в точке r'. 
Очевидно, эти условия подобия эффектов облучения различными 

частицами не могут быть воспроизведены в полной мере даже при ис-
пользовании однотипных источников излучений. В реальных имитаци-
онных экспериментах, например, при имитации реакторного облучения 
на ускорителях тяжелых ионов, все они в той или иной мере нарушают-
ся. Первое условие противоречит идее экспрессности имитационных 
экспериментов; нарушение второго обусловлено спецификой взаимодей-
ствия различного рода частиц с веществом; третье существенно услож-
няет эксперимент, требуя использования многопучковой методики облу-
чения и т. д. Поэтому для сравнения результатов облучения используют 
более «мягкие» условия подобия, справедливость которых подтверждает-
ся результатами экспериментов с облучением в реакторах и на ускорите-
лях. К ним относятся: 

1. Условие равенства дозы облучения, выраженной числом смещений 
на атом (сна) 

 tD jdj  , (1.53) 

где 



0

)(EdE jj   – плотность потока частиц сорта j; σd – полное сечение 

дефектообразования. Доза облучения в смещениях на атом – более обос-
нованная мера дозы повреждения, характеризующая полное число сме-
щений на атом облучаемого материала (сна), так как определение инте-
гральной дозы как количества частиц, приходящегося на единицу пло-
щади облучаемой мишени, не является адекватной мерой повреждающей 
способности частиц. При одной и той же интегральной дозе различные 
по типу частицы и однотипные по энергии частицы могут создавать не-
одинаковое количество дефектов кристаллической решетки. 
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Оценка повреждающей способности реакторного облучения обычно 
сводится к расчету скорости образования смещений (сна/с) для частиц 
(нейтронов) средней энергии. 

В случае облучения материалов на ускорителях тяжелых ионов сте-
пень повреждаемости оказывается существенно неоднородной по глуби-
не материала, поэтому для облученного такими ионами образца необхо-
димо знание пространственного распределения дозы облучения Р(х). 

2. Условие подобия спектров ПВА. Этот критерий характеризует 
степень соответствия функций распределения дефектов по энергиям 
ПВА. Энергетический спектр ПВА определяет характер эволюции каска-
дов и, в конечном счете, структуру первичных радиационных поврежде-
ний в материале. Для расчета спектров ПВА используются либо экспе-
риментальные данные сечений рассеяния различных частиц при соуда-
рении, либо различные модели, описывающие процессы ядерного взаи-
модействия. В общем случае спектр ПВА в объеме облучаемого мате-
риала определяется выражением 
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где Еmin – наименьшая энергия частицы, способной создать ПВА с энер-
гией Т. 

Само по себе выражение (1.54) не может быть использовано для 
сравнения различных условий облучения, так как оно еще не определяет 
количество радиационных нарушений, а сечения dσ(Е,Т)/dТ для различ-
ных частиц существенно отличаются, поэтому необходимо введение 
функций, характеризующих эффективность ПВА в дефектообразовании, 
например, функции jP , соответствующей плотности вероятностей обра-

зования ПВА с энергией Т дефекта при облучении частицами разного 
типа или сопоставлять распределение дефектов по энергиям создающих 
их ПВА с помощью функции вклада Вj(Е), которая через введенную ве-

личину Рj(Е) может быть записана 
E

T

jj

d

dTTPB )( . 

Величина Вj характеризует долю дефектов, образованную ПВА с 
энергиями Т << Е, причем .1)(,0)(  jdj BTB  

3. Условие равенства отношения скоростей дефектообразования и 
наработки газовых трансмутантов (ГТ), продуктов ядерных реакций 
(ПЯР) 
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что особенно важно при больших дозах облучения. Для установления 
соблюдения этого условия возникла необходимость расчета и сопостав-
ления накопления ПЯР в исследуемых материалах под действием ней-
тронов, заряженных частиц и γ-квантов. 

4. Условие равенства отношения скорости генерации точечных де-
фектов к скорости их исчезновения на стоках, для вакансий это условие 
записывается следующим образом: 
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где К1 и К2 – скорости повреждении в сравниваемых экспериментах, Dν1 
и Dν2 – коэффициенты диффузии вакансий в течение облучения. 
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где Етv – энергия миграции вакансий, Т1,2 – температура облучения в 
сравниваемых экспериментах, К. 

5. Условие подобия протекания диффузионных процессов, включая 
диффузию газовых атомов, рекристаллизацию, распад твердого раствора 
и растворение выделений, перераспределение компонентов, сплавов. Это 
условие является одним из главных условий корректности имитации. Как 
известно, имитация реакторных повреждений на ускорителях происхо-
дит с гораздо более (на 2-3 порядка) высокими скоростями создания по-
вреждений. При прочих равных условиях это приводит к нарушению по-
добия в протекании диффузионных процессов по сравнению с реактор-
ным облучением. В простейшем случае, когда процесс контролируется 
одним каким-либо механизмом, характеризующимся энергией активации 

m , подобие диффузионных процессов может быть достигнуто повыше-
нием температуры в имитационном эксперименте на величину T  по 
сравнению с температурой облучения в реакторе Т0 
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Установлено, что температурный сдвиг максимума распухания при 
иммитационных условиях по сравнению с реакторами составляет 100-
150°С. 

Соблюдение этого условия приводит к подобию в изменении струк-
турно-фазового состояния (СФС) материалов в процессе облучения в ре-
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акторах и ускорителях. Это требует необходимых знаний по образова-
нию дефектов и их скоплений при различных видах радиационного воз-
действия. 

Кроме перечисленных условий при использовании ускорителей заря-
женных частиц, работающих в импульсном режиме, необходимо учиты-
вать характер влияния импульсности облучения на создание и эволюцию 
дефектной структуры облучаемого материала. 
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Глава  2 
ОБРАЗОВАНИЕ  ДЕФЕКТОВ  И  ИХ  СКОПЛЕНИЙ  ПРИ  

РАДИАЦИОННОМ  ВЗАИМОДЕЙСТВИИ 

2.1. ПРОСТЕЙШИЕ  ТИПЫ  ПОВРЕЖДЕНИЙ  И  ИХ  ЭВОЛЮЦИЯ 

Простейшими типами повреждений, образующимися при облучении, 
являются межузельный атом и вакансия в кристаллической решетке. Об-
разование одиночного межузельного атома происходит в том случае, ко-
гда атом покидает поверхность кристалла и располагается в одном из 
межузлий кристаллической решетки. Энергия кристалла увеличивается 
во время такого перехода на величину Ем, называемую энергией образо-
вания межузельного атома. Удаление атома из внутреннего узла решетки 
и расположение его на поверхности кристалла приводит к возникнове-
нию вакансии. Энергия кристалла при этом еще раз возрастает на вели-
чину Ев, называемую энергией образования вакансий. 

Образование так называемых точечных дефектов не нарушает усло-
вия электрической нейтральности кристалла. 

Равновесная концентрация дефектов, присутствующих в кристалле 
при какой-либо температуре, определяется энергией их образования. 
Концентрация вакансий в твердом теле, находящемся в состоянии тепло-
вого равновесия, может быть представлена выражением типа 

 kTEC ВВ exp  . Аналогичные выражения будут для пар Френкеля. 
Одиночные дефекты подвижны. Пусть межузельный атом при темпе-

ратуре абсолютного нуля находится в потенциальной яме глубиной Ед.·м. 
Увеличение температуры заставляет межузельный атом совершать теп-
ловые колебания внутри потенциальной ямы, в результате чего с ростом 
температуры возрастает вероятность того, что межузельный атом выско-
чит из нее, попав, однако, в точно такую же соседнюю. Частота переско-
ков межузельного атома из одной потенциальной ямы в соседнюю запи-
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сывается следующим образом:  кТEд.м0 exp  , где 
11413 1010  сек  для большинства кристаллов. 

Соседние с вакансией атомы имеют возможность занять вакансию в 
случае получения ими достаточной тепловой энергии; этот процесс экви-
валентен движению вакансии. Аналогично происходит движение межу-
зельного атома. Частота перескоков описывается таким же образом, при 
этом Ед.·в заменяется величиной Ед. м. Величины Ед.·в и Ед.·м известны как 
энергии активации движения вакансии и межузельного атома соответст-
венно. Теоретические и экспериментальные оценки величин Ем, Ев, Ед.·м и 
Ед.·в выполнены для многих материалов. Расчетные значения энергии об-
разования и движения межузельных атомов и вакансий для плотно упа-
кованных решеток металлов обычно составляют: Ев ≈ 1; Ед.·в ≈ 1; Ем ≈ 5 и 
Ед.·м ≈ 0,1 эВ. 

Попадая в твердое тело, быстрая частица вовлекается в сложный про-
цесс взаимодействия с электронами и ядрами атомов в кристаллической 
решетке. В основе статистического подхода лежит определение вероят-
ности протекания процесса взаимодействия. За меру плотности вероят-
ности событий при взаимодействии пучков частиц с твердым телом при-
нято сечение реакции: 

 ,/ m  (2.1) 

где m – число взаимодействий в единицу времени;   – поток частиц. 
Размерность сечения взаимодействия такая:    = 10-24см2 = 1 барн. 

Основную роль во всех явлениях радиационной повреждаемости иг-
рают смещения атомов кристаллической решетки за счет процессов уп-
ругого или неупругого взаимодействия налетающих частиц (нейтронов, 
ионов, электронов) с атомом мишени. 

При этом одновременно создается вакансия и собственный межу-
зельный атом (СМА), которые получили название пары Френкеля. Ес-
тественно, что вакансии и межузлия всегда создаются в равных количе-
ствах при формировании пар Френкеля. 

В зависимости от полученной энергии атом мишени может откло-
ниться от своего первоначального положения и передать избыток энер-
гии решетке, либо сместиться на малое расстояние и образовать неус-
тойчивую пару Френкеля, либо сместиться на расстояние, превышающее 
радиус зоны спонтанной аннигиляции, и образовать устойчивую пару 
Френкеля (рис. 2.1). 
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Рис 2.1. Формирование пар Френкеля в материале при облучении: ○ – атом кристал-
лической решетки; ? – межузельный атом; □ – вакансия; rs – радиус спонтанной ре-

комбинации 
 
Главным требованием для формирования стабильной пары Френкеля 

является передача атому решетки кинетической энергии, превышающей 
некую пороговую энергию смещения dE . Эта пороговая энергия для раз-
личных металлов и кристаллографических направлений для одного и то-
го же кристалла неодинакова. Для большинства металлов она составляет 
величину порядка 20-50 эВ. 

Атомы решетки, непосредственно смещенные налетающими части-
цами, определяются как первично выбитые атомы (ПВА). ПВА имеют 
энергетический спектр даже в случае монохроматического облучения, их 
энергия изменяется от нуля до определенного значения максимума maxT . 

Различные типы облучения отличаются количеством и энергетиче-
ским спектром ПВА, который характеризуется дифференциальным сече-
нием dTTEK p ),( , используемым для подсчета ПВА с энергией T , когда 

энергия налетающей частицы равна E . 
Скорость образования ПВА с энергией T  определяется следующим 

образом: 

 ),(
max

TEdTKP
T

E

p

d

  , (2.2) 

где   – плотность потока налетающих частиц. Здесь учитываются толь-
ко те ПВА, которые получили энергию, превышающую пороговую энер-
гию dE , необходимую для смещения. 
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В случае классического упругого соударения энергия T , переданная 
налетающей частицей атому мишени, определяется формулой 

 
2

sin
)(

4 2
02

21

21 
E

MM

MM
T


 , (2.3) 

где 1M , 0E  – масса и энергия налетающей частицы; 2M  – масса атома 
мишени;   – угол рассеяния частиц. 

Интеграл от правой части уравнения (2.3) представляет собой попе-
речное сечение ПВА p . Известно, что налетающие частицы диссипиру-

ют свою первоначальную энергию при движении через кристалл. Следо-
вательно, район диссипации ограничен, и ПВА с поперечным сечением 

p , соответствующим энергии налетающей частицы, образуются вдоль 

всего этого района. 
Современные реакторы на тепловых и быстрых нейтронах имеют 

разные спектральные и энергетические параметры, эти различия будут 
сохраняться и в разрабатываемых в настоящее время реакторах новых 
поколений. В связи с этим важнейшим практическим вопросом является 
подсчет количества радиационных повреждений, которое в последнее 
время выражается в количестве атомных смещений, создаваемых на атом 
решетки. Смещение на атом (сна) в настоящее время рассматривается 
мировым сообществом как единица дозы облучения, являющаяся физи-
ческим базисом для сравнения уровня повреждений в реакторах с раз-
личным нейтронным спектром и при облучении различными частицами. 

Среди существующих моделей подсчета ПВА наиболее известна 
сравнительно простая модель Кинчина-Пиза, в которой количество сме-
щенных атомов )(PN d  определяется следующим образом: 
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где dE  – средняя пороговая энергия смещения; )()4( 2121max mmmmEP   – 
максимальная энергия, которая может быть передана налетающей части-
цей с энергией E  и массой 1m , атомам мишени с массой 2m ; )(PEd  – 
энергия повреждения, т. e. энергия, диссипируемая в ядерных столкно-
вениях. 

При энергиях выше 2,5 dE  потери энергии происходят только за счет 
эмиссии электронов, а при энергии ниже 2,5 dE  – за счет рассеяния на яд-
рах атомов как на твердых шарах. Атом, получивший энергию выше по-
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роговой, смещается за пределы зоны спонтанной рекомбинации, в то 
время как атомы, получившие энергию меньше пороговой, будут воз-
вращаться на свои места в решетке (рис. 2.2). 

 

 
Рис 2.2. Модель Кинчина-Пиза для подсчета количества смещенных атомов 

 
Приведенные на рис. 2.3 спектры сечений образования ПВА в никеле 

демонстрируют определенные различия между спектрами нейтронов и 
заряженных частиц. Разница в энергетических спектрах ПВА приводит к 
последующему различию в процессах радиационного повреждения. При 
этом начальное (первичное) распределение дефектов оказывает сильное 
влияние на микроструктурную эволюцию облучаемого материала. 

Количество дефектов увеличивается с повышением энергии ПВА: 
район энергий ПВА может достигать сотен килоэлектрон-вольт, но в об-
щем случае только упругие столкновения смещают атомы в металлах. 
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Рис 2.3. Спектры сечений образования ПВА в никеле при облучении: 

1 – ионы Ni (E = 300 кэВ); 2 – нейтроны (E  0,1 МэВ); 3 – электроны (E = 200 МэВ) 

 
Т. Линдхард с соавторами предложили одно из наиболее полных опи-

саний процессов столкновений ПВА, которое учитывает как атомные по-
тенциалы, так и распределение энергий между процессами ядерного и 
электронного торможения: 

  )(1
€

kg

E
E


 , (2.5) 

где   3261 40244,034008)(g ; 21
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1 )(1337,0 AZZk  ; 

   2
21212

1 // eZZaAAA   ; a  – боровский радиус; e  – заряд электрона; 

1A , 2A  – массовые числа двух атомов; 1Z , 2Z  – атомные номера мишени. 
Число дефектов в зависимости от повреждающей дозы определяется 

как 

 dd EN 10 , (2.6) 

где dE  измеряется в кэВ. 
В том случае, когда ПВА способен передать другому атому решетки 

энергию dEE  , образуется второй выбитый атом, который при том же 
условии может создать третий выбитый атом и т. д., т. е. высокоэнерге-
тичные частицы могут создавать целый каскад атом-атомных столкнове-
ний. Другими словами, в каскаде атомы отдачи, которые могут иметь 
энергию десятки килоэлектрон-вольт, теряют эту энергию в районе не-
скольких десятков нанометров в диаметре, создавая локально высокую 
концентрацию смещенных атомов, так называемую обедненную зону 
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(рис. 2.4). В общем случае образование каскадов происходит тогда, когда 
энергия ПВА превышает 10 пороговых энергий. 

 

 
Рис 2.4. Модель радиационных повреждений, производимых при соударении одного 

нейтрона с атомами решетки 
 
При энергиях пучка электронов около 1 МэВ расчет скорости образо-

вания смещений наиболее прост, так как средняя энергия ПВА обеспечи-
вает только создание пар Френкеля и не достаточна для развития каскада 
столкновений в облучаемых материалах. 

Эволюция повреждения, вызванного энергетичными нейтронами или 
ионами, предполагает несколько стадий, характеризующихся сильно раз-
личающимися временными интервалами (табл. 2.1). 

В результате передачи атому решетки энергии, значительно превы-
шающей dE , энергия, освобождающаяся в каскаде столкновений, транс-
формируется главным образом в тепловую, которая диссипирует по при-
легающему объему материала. В этом временном интервале происходит 
интенсивное атомное перемешивание. При этом 70-80 % образовавшихся 
дефектов – вакансий и межузлий – рекомбинируют путем взаимной ан-
нигиляции, а на месте прохождения каскада менее чем через 100 пс фор-
мируется обедненная зона – «вакансионное ядро», окруженное межу-
зельной «шубой». Дефекты, избежавшие внутрикаскадной рекомбина-
ции, могут вступать в реакцию с дефектами, выжившими в других каска-
дах. 
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Таблица 2.1 

Стадии образования дефектной структуры в облученных материалах 

Время, с Событие Результат Характеристический параметр 

10-18 Передача энергии на-
летающей частицей 

ПВА T, ( , )d dT E T  

10-13 
Смещение атома ре-
шетки 

Каскад смещений Td, ν(T) 

10-11 
Диссипация энергии и 
спонтанная рекомби-
нация 

Стабильные пары 
Френкеля 

ν(T), пространственное рас-
пределение 

10-8 
Реакции дефектов при 
термической мигра-
ции 

Рекомбинации 
вакансий и ме-
жузлий. Класте-
ризация и захват 

m
iE , m

vE , tT  и т.д. 

 
Можно считать, что ПВА с энергией 50 кэВ формируют типичный 

каскад диаметром около 7 нм. Облучение тяжелыми нонами и нейтрона-
ми дает значительную часть ПВА еще с большими энергиями отдачи. 
При соответствующих энергиях каскадные области атомных столкнове-
ний состоят из отдельных субкаскадов. Считается, что причиной образо-
вания субкаскадов являются процессы каналирования отдельных выби-
тых атомов. 

Тип кристаллической решетки облучаемого материала не оказывает 
заметного влияния на характеристики субкаскадной структуры. Количе-
ство субкаскадов на единицу уменьшения энергии ПВА приблизительно 
одинаково для всех металлов с различными кристаллическими решетка-
ми. Среднее расстояние между субкаскадами составляет около 40 пара-
метров решетки в Сu и Аu (ГЦК), Fe и W (ОЦК), облученных энергией в 
300 кэВ ионами Ni. Конфигурация субкаскадов при заданных условиях 
облучения зависит только от энергетического спектра ПВА, создаваемо-
го налетающими частицами. 

Расчет количества смещений в каскадах является сложной математи-
ческой задачей, так как многие физические аспекты формирования кас-
кадов и точечных дефектов еще не достаточно понятны. Предложены 
различные модели расчета повреждений в каскадах. В качестве между-
народного стандарта для подсчета числа смещений в каскадах в настоя-
щее время обычно используется модель Торренса-Робинсона-Норгетта 



 37

(ТРН-стандарт), в которой использован более реалистический вариант 
атомного рассеяния, описываемый уравнением 

 
dd E

Ek

E

QEk

2

€

2

)(



 , kEE d /2 , (2.7) 

где   – число пар Френкеля в каскаде; k  – эффективность смещений (0,8 
для всех значений первично выбитых атомов); Q  – общие электронные 
потери в каскаде; dE  – энергия смещения, обычно принимающая значе-
ния от 25 до 50 эВ; типичные значения для сталей типа AISI-316, ЭИ-847 
равны 30-40 эВ. 

Знание числа   и дифференциального сечения взаимодействия 
),( ETd  для энергии, передаваемой ПВА, позволяет подсчитать ско-

рость образования смещений K , которая является одним из ключевых 
параметров, характеризующих явление радиационного повреждения. 
Она определяется следующим образом: 
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где d  – поток налетающих частиц в энергетическом интервале dE ; d  
– поперечное сечение смещения;   – суммарный поток частиц. 

Для определения скорости образования смещений при реакторном 
облучении материалов необходимо знать реальный энергетический 
спектр нейтронов. Обычно оценка повреждающей способности реактор-
ного облучения сводится к расчету скорости образования смещений для 
нейтронов средней энергии. 

Сечения процессов взаимодействия нейтронов реакторного спектра с 
веществом для большинства материалов известны, и расчет скорости об-
разования смещений при нейтронном облучении не вызывает принципи-
альных затруднений. 

Каскады существенно влияют на микроструктурную эволюцию при 
облучении тяжелыми энергетическими частицами, поскольку: 

- каскадная структура модифицирует эффективность выживания то-
чечных дефектов и, следовательно, изменяет эффективное количество 
смещений; 

- каскады формируют высокую локальную плотность дефектов, что 
существенно изменяет вероятность кластеризации вакансий либо атер-
мическим захлопыванием вакансионного ядра, либо перестройкой ато-
мов в ядре термически, механически или термодинамически и влияет на 
изменение кинетики дефектов – как межузлий, так и вакансий; 
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- каскады способствуют атомному перемешиванию, растворению и 
образованию новых частиц выделений. 

Важно, что при различных видах облучения и, соответственно, при 
различных спектрах ПВА наблюдается неодинаковое пространственное 
распределение дефектов, сформированных каскадами. 

Эффективность выживания точечных дефектов определяется резуль-
тирующим распределением кластеров по размерам, формирующимся при 
облучении, так как рекомбинация внутри каскадов будет резко возрас-
тать с увеличением размера кластеров. 

Предполагается, что вероятность выживания дефектов )( NP  при ре-
комбинации внутри кластера спадает примерно экспоненциально с раз-
мером кластера: 

     PNNPNP d/)1(exp)1()( , (2.9) 

где N  – количество пар Френкеля, создаваемых в кластере; P  – доля 
дефектов, выживающих в большом кластере (обычно таких размеров, как 
средний субкаскад); dN  – расстояние, на котором происходит распад 
кластера. 

Снижение вероятности )( NP  до конечной величины связано с увели-
чением количества пар Френкеля, рожденных в тесной близости, и отра-
жает тот факт, что каскады от высокоэнергетичных ПВА преобразуются 
в некоторое количество пространственно распределенных субкаскадов. 
Этот распад происходит, если размер кластера равен приблизительно от 
100 до 200 пар Френкеля. 

Компьютерное моделирование на атомном уровне с использованием 
метода молекулярной динамики (МД) показало, что существенная часть 
дефектов, сформировавшихся в ходе высокоэнергетичных каскадов сме-
щений, существует в форме скоплений. Свойства скоплений вакансий и 
собственных межузельных атомов оказывают чрезвычайно важное влия-
ние на дальнейшее развитие дефектной микроструктуры в том смысле, 
что они являются в высшей мере стабильными и обнаруживают быстрое 
движение термоактивированного одномерного скольжения. 

МД-моделирование внутрикаскадного образования скоплений вакан-
сий и межузельных атомов показывает, что фракция межузлий в скопле-
ниях )( i  может достигать 50-60 %. Большинство скоплений межузлий 
имеет форму скользящих совершенных дислокационных петель. Их 
фракция наименьшая (всего несколько процентов) в ОЦК-металлах и со-
стоит из метастабильных трехмерных скоплений, и наибольшая (до ~30-
40 %) в ГЦК-металлах с низкой энергией дефектов упаковки и включает 
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стабильные дефектные дислокационные петли Франка. Между этими 
крайними величинами располагается сидячая фракция в ГПУ-металлах. 

Образование скоплений вакансий сильно зависит от структуры кри-
сталла. Например, крупные компактные скопления наблюдаются только 
при моделировании ГЦК- и ГПУ-металлов. В ГЦК-меди они представ-
ляют собой идеальные или усеченные тетраэдры дефектов упаковки), то-
гда как в ГПУ-цирконии – это плоскостные дефекты, подобные призма-
тическим или базисным дислокационным петлям. В ОЦК-металлах не 
наблюдалось ни крупных компактных плоскостных, ни трехмерных ско-
плений вакансий. 

Стабильность вакансионных кластеров также определяется кристал-
лической структурой. Наиболее стабильные вакансионные скопления в 
ГЦК-меди имеют форму тетраэдров дефектов упаковки, которые при 
МД-моделировании стабильны до 1000 К в течение, по меньшей мере, 
нескольких наносекунд. Пример стабильности скоплений вакансий в ме-
ди представлен на рис. 2.5. 
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Рис 2.5. Энергия связи собственных межузельных и вакансионных кластеров в меди: 
○ – 1/3<111>-дефектные петли Франка; ◊ – <111>-идеальные петли; Δ – четырех-

гранные дефекты упаковки 
 
Все типы скоплений собственных межузельных атомов (СМА) во 

всех металлических структурах имеют очень высокую энергию связи, 
порядка 2-3 эВ/СМА (рис.2.5). Они не могут разлагаться термически, но 
могут превращаться из метастабильной конфигурации в стабильную. 

Обычно наиболее стабильными кластерами являются зародыши иде-
альных дислокационных петель с вектором Бюргерса 1/2<110> в ГЦК-
меди, 1/2<111> и <100> – в ОЦК-железе и 1/2<1120> – в ГПУ-цирконии. 
Эти кластеры могут быть описаны как компактные плоские наборы 
краудионов; их оси располагаются вдоль направления вектора Бюргерса 
и являются в основном скользящими. 
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Сидячие стабильные петли формируются в ГЦК-металлах (1/3<111> – 
дефектные петли Франка) и ГПУ-металлах (1/2<0001> – дефектные ба-
зисные петли), но не формируются в ОЦК-кристаллах, в которых все 
стабильные кластеры являются собственно скользящими. Крупные кла-
стеры ромбоэдрической формы (стороны вдоль <112>) в меди могут рас-
полагаться вдоль направления скольжения. Такие кластеры становятся 
сидячими вследствие формирования ступенек дислокаций по углам. 

Мелкие идеальные дислокационные петли выполняют быстрое, тер-
мически активируемое одномерное движение. Их подвижность уменьша-
ется с увеличением размера, но энергия активации не зависит от размера 
и близка к подвижности отдельного краудиона соответствующего типа, 
например ~ 0,02-0,05 эВ. Термически активированное движение скопле-
ний подавляется при большом размере, например выше ~ 300 СМА для 
кластеров 1/2<111> в железе и ~ 120 СМА для кластеров 1/2<110>в меди. 

Для того чтобы сравнить структуру повреждений, т.е. распределение 
каскадов по размерам, создаваемых при облучении различными части-
цами в материале сразу после зарождения каскада до наступления пе-
риода термической миграции, предложено введение нормированной 
функции )(TW , определяющей долю пар Френкеля, образующихся в 
каскадах, инициированных ПВА с энергией меньше T , которая описыва-
ется следующим выражением: 

   



E T

T
dT

TEd
TdESdETW

0 0
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Здесь TdTEd  /),(  – соответствующее поперечное сечение образования 
ПВА с энергией T   частицей с энергией E . )(T   – количество пар 
Френкеля, образуемых ПВА с энергией T  ; )(ES  – энергия, выделяю-
щаяся при торможении;    – общее количество пар Френкеля, образо-
ванных налетающей частицей. 

На рис 2.6 показано поведение функции )(TW   для различных видов 
облучаемых частиц. Очевидно, что при соответствующей селекции энер-
гии и масс ионов доминирующая энергия каскадов при облучении может 
варьироваться от десятков электрон-вольт до сотен килоэлектрон-вольт. 
Образование дефектов для случая собственных энергетических ионов 
имеет достаточно хорошее согласование с образованием дефектов при 
облучении быстрыми нейтронами, что очень важно для имитационных 
экспериментов. Соответствующим параметром для характеристик облу-
чения является энергия 2/1T , для которой )(TW =0,5. Часть пар Френкеля 
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образуют ПВА с энергией меньше 2/1T , а часть – ПВА с энергией больше 

2/1T . 
 

 
Рис 2.6. Подсчитанная доля дефектов, образованных первичными атомами с энергией 

меньше T   для различных видов облучения: 
1 – 1 МэВ-электроны; 2 – 1 МэВ H; 3 – 2 МэВ He; 4 – 2 МэВ Li; 5 – 3 МэВ Ni; 6 – 3,25 

МэВ·кг; 7 – нейтроны (E  0,1 МэВ) 

 
С увеличением массы бомбардирующего иона соответствие увеличи-

вается, спектр ПВА становится жестче, образуется большее количество 
дефектов, что увеличивает пространственную корреляцию среди дефек-
тов. 

В связи с тем, что в больших каскадах межузлия и вакансии переме-
шиваются, а их локальная концентрация очень высока, значительная 
часть пар Френкеля, генерированных в каскадах, исчезает при спонтан-
ной рекомбинации, временной фактор которой равен около 10-11 с. 

Таким образом, количество стабильных дефектов  , которые выжи-
вают, меньше, чем количество первоначально смещенных атомов   на 
фактор   (называемый эффективностью каскада), который имеет значе-
ние ~ 0,5 (рис. 2.7). 
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Рис 2.7. Подсчет каскадного коэффициента β (1) и коэффициента повреждений ξ (2) 

как функции смещений на ПВА для Cu 
 
Каскадный коэффициент (рис. 2.7, кривая 1) указывает лишь спон-

танную рекомбинацию внутри каскада, тогда как коэффициент повреж-
дений (рис. 2.7, кривая 2) также включает процесс термического отжига. 

Резюмируя, можно сказать, что значительная часть дефектов, образо-
ванных в каскадах, исчезает за счет внутрикаскадной спонтанной ре-
комбинации, формирования неподвижных кластеров и аннигиляции на 
стоках, существующих в облучаемом материале. 

Именно часть выживших, так называемых свободно мигрирующих, 
дефектов, ответственна за всю дальнейшую эволюцию микроструктуры в 
каскадной области. На рис. 2.8 схематически показана кинетика эволю-
ции каскада при облучении нейтронами или тяжелыми ионами при вы-
соких температурах. В процессе облучения образуются мобильные мо-
новакансии (v) и мономежузлия (i), так же, как и малые кластеры дефек-
тов (vn, in). Реакции между мобильными дефектами и между дефектами и 
стоками показывают, что существует поток радиационно-
индуцированных дефектов на постоянные стоки, а часть дефектов участ-
вует в реакциях рекомбинации. В процессе облучения происходит и рас-
пад кластеров на точечные дефекты. 
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Рис 2.8. Схема эволюции каскада повреждений при высоких температурах 
 
Считается, что доля выживших дефектов (ДВД) делится на две ком-

поненты: доля изолированных дефектов (ДИДi,v), которая состоит из мо-
новакансий и мономежузлий, и доля кластеризованных дефектов (ДКДi,v) 
вакансионного и межузельного типа, которые могут мигрировать сколь-
жением в одном направлении. При этом предполагается, что 

 vvii ДИДДКДДИДДКДДВД  . 

Доли как выживших дефектов, так и кластеризованных и изолиро-
ванных точечных дефектов являются функцией и температуры, и энер-
гии ПВА. 

 

2.2. КОНФИГУРАЦИИ  МЕЖУЗЕЛЬНЫХ  И  ВАКАНСИОННЫХ 
КОМПЛЕКСОВ 

Объединение вакансий и межузлий при их неравновесных концен-
трациях в комплексы энергетически выгодно. Экспериментальные дан-
ные свидетельствуют, что при температурах, при которых созданные в 
неравновесных концентрациях вакансии и межузельные атомы подвиж-
ны, а их равновесные концентрации относительно низкие, идет интен-
сивное объединение однотипных дефектов и образование вакансионных 
и межузельных скоплений. 
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Определяющим как на стадии зарождения, так и на стадиях роста яв-
ляется поведение точечных дефектов – вакансий и межузлий, их геомет-
рические и энергетические характеристики. Рассмотрение возможных 
конфигураций собственных межузельных атомов в ГЦК-решетке (рис. 
2.9) показало, что расщепленная гантель с осью, расположенной вдоль 
<100>, является единственно стабильной конфигурацией в ГЦК-решетке, 
когда два межузлия связаны с одним узлом решетки. Дальнодействую-
щее поле смещений гантели <100> имеет тетрагональную симметрию. 

 

 
Рис 2.9. Конфигурация собственных межузлий в ГЦК-решетке: 

а – октаэдрическая; б – тетрагональная; в – краудион; г – (100)-расщепление (гантель); д – 
(111)-расщепление; е – (110)-расщепление 

 
В ОЦК-решетке, являющейся более рыхлой по сравнению с ГЦК-

структурой, симметричной конфигурацией СМА также является гантель, 
но с осью зоны <110> (рис. 2.10). 
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Рис 2.10. Конфигурация собственных межузлий в ОЦК-решетке: 

а – октаэдрическая; б – тетрагональная; в – краудион; г – (100)-расщепление (гантель); д – 
(110)-расщепление; е – (111)-расщепление 

 
Гантель в ГЦК-решетке мигрирует путем перескока одного из состав-

ляющих ее атома в соседнее место и формированием гантели другой 
ориентировки (рис. 2.11, а). Этот процесс имеет очень малую энергию 
активации: m

iE  = 0,1 эВ. 
 

 
Рис 2.11. Миграция межузлий: 

а – гантель (100) в ГЦК-решетке; б – гантель (110) в ОЦК-решетке 

 
В отличие от гантели (100) в ГЦК-решетке гантель (110) в ОЦК-

структуре имеет очень близкие значения энергии активации для мигра-
ции и переориентировки ( m

iE  = 0,21эВ, R
iE  = 0,25 эВ). Миграция путем 

перескока включает в себя также и переориентировку и показана схема-
тически на рис. 2.11, б. 
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Наиболее стабильное межузлие в ГЦК-решетке состоит из двух па-
раллельных гантелей (100) в узлах ближайших соседей (рис. 2.12, а). 
Энергия миграции димежузлия близка к таковой для мономежузлия. 
Предполагается два механизма их миграции. Оба включают переориен-
тировку димежузлия в процессе миграции. Иногда обе гантели могут 
располагаться под небольшим углом к направлению <001>. 

 

Рис 2.12. Ди- и тримежузельные конфигурации в ГЦК-решетке (а, б, в) и ОЦК-
решетке (г) 

 
Стабильное тримежузлие состоит из трех общих ортогональных ган-

телей в позициях ближайших узлов решетки (рис. 2.12, б). На рисунке 
представлена и другая стабильная конфигурация, энергетически тесно 
примыкающая к предыдущей. 

Перескоком из конфигурации рис. 2.12, б в конфигурацию на рис. 
2.12, в тримежузлие может переориентироваться без миграции. Энергия 
активации для такой переориентировки очень мала – R

iE3  = 0,1 эВ, в то 

время как энергия миграции m
iE3  несколько выше – ~ 0,2 эВ. 

В ОЦК-кристаллах энергия связи для наиболее стабильного димежуз-
лия, состоящего из двух параллельных  гантелей (110) (рис. 2.12, г), так 
же, как и в случае ГЦК-решетки, очень высока и составляет b

iE2  = 0,9 эВ. 

Миграция димежузлия требует энергии активации m
iE2  = 0,18 эВ, т. е. не-

сколько меньше, чем для мономежузлия в ОЦК-решетке, что может обу-
словить его более высокую подвижность. 

Возможные конфигурации моновакансий и вакансионных комплексов 
в ГЦК- и ОЦК-структуре представлены на рис. 2.13 и 2.14. Расчетная 
энергия миграции вакансий в Сu, Ni, Fe, Cr довольно высокая и состав-
ляет от 0,8 до 1,3 эВ. 
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Рис 2.13. Вакансии в ГЦК-решетке: 
а, б – моновакансия и ее миграция; в, г – дивакансия и ее миграция; д, е – тривакансия и ее 

переориентация; ж, з – тетравакансия 

 

 
Рис 2.14. Вакансия в ОЦК-решетке: 

а – вакансия; б – метастабильная дивакансия; в – стабильная дивакансия; г – тривакансия 

 
Хотя энергия связи вакансионных кластеров значительно меньше, 

чем кластеров межузлий, кластеризация (объединение) вакансий также 
очень часто наблюдается в облученных материалах. 

Наиболее стабильная дивакансия в ОЦК-решетке состоит из двух ва-
кансий на позициях ближайших соседей. Их энергии связи составляет 

b
vE2  = 0,2 эВ, что приблизительно на 50 % больше, чем для метастабиль-

ной дивакансии на позициях ближайших соседей. 
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Несмотря на значительные усилия, полного понимания процессов ра-
диационного повреждения и свойств точечных дефектов в ГПУ-металлах 
(Zr) до сих пор не существует. Векторы смещения решетки <1120> в 
ГПУ-системах обычно являются векторами а-типа, а векторы [0001] – с-
типа. Плоскости (0001), являющиеся плотноупакованными, и плоскости 
{1010} известны как базисные и призматические плоскости (первого по-
рядка), соответственно. Некоторые из важных направлений и плоскостей 
в ГПУ-структуре показаны на рис. 2.15. Для плотной упаковки твердых 
сферических шаров отношение с/а имеет идеальное значение – (8/3)1/2 = 
1,633, однако для большинства ГПУ-металлов оно ниже, чем приведен-
ное. Следует отметить, что даже для самого простого ГПУ-металла – Mg 
– до сих пор отсутствует однозначность по вопросу стабильной конфи-
гурации вакансий. Результаты, полученные при компьютерном модели-
ровании, указывают на энергию миграции вакансии m

vE  в интервале 6-8 

kTпл, по сравнению с энергией формирования f
vE  в интервале 7-10 kTпл. 

(величины kTпл для ГПУ-металлов приведены в табл. 2.2.). 
 

 
а б 

Рис 2.15. Индексы некоторых плоскостей и направлений в ГПУ-решетке (а) и неко-
торые возможные положения СМА в ГПУ-структуре (б): 

ВО – базисное октаэдрическое; С – внебазисный краудион; ВС – базисный краудион; Т – 
тетраэдрическое; ВТ – базисное тетраэдрическое; S – гантелеобразное; BS – базисное ганте-

леобразное 

 
Энергия миграции межузлий приблизительно изотропна. Для собст-

венных межузельных атомов энергия формирования 
fE  располагается в 

интервале ~ 14-36 kTпл (неопределенность возникает из-за того, что ни 
один из потенциалов, используемых при компьютерном моделировании, 
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не подходил для получения информации об атомных взаимодействиях 
при малых межатомных расстояниях, характерных для этого дефекта). 

 
Таблица 2.2 

Соотношение параметров решетки и температура плавления некоторых 
ГПУ-металлов (k – постоянная Больцмана) 

Металл с/а Тпл, К kТпл, эВ 

Be 1,568 1560 0,135 

Hf 1,581 2500 0,216 

Ru 1,582 2523 0,218 

Ti 1,587 1940 0,167 

Zr 1,593 2125 0,183 

Re 1,615 3453 0,298 

Co 1,623 1768 0,153 

Mg 1,623 922 0,080 

Zn 1,856 693 0,060 

Cd 1,886 594 0,051 

 
В последнее время для моделирования точечных дефектов парные 

потенциалы заменяются многомерными потенциалами. Эти потенциалы 
содержат парный член, описывающий взаимодействие (отталкивающее) 
между ионными остовами атомов, и многомерный член, описывающий 
энергию сцепления, приобретенную тогда, когда атом внедряется в сре-
ду, созданную его соседями. 

Установлено, что краудионный дефект (С) является стабильным в 
случае, когда i

fE  равна 25, 22 и 25 kTпл, для Mg, Ti и Zr, и первой мета-

стабильной позицией будет октаэдрическая, базисная октаэдрическая и 
октаэдрическая. В случае использования двух «модельных» потенциа-
лов, подогнанных к физическим параметрам циркония, но с изменением 
отношения с/а, равным либо 1,580, либо 1,625, энергия активации 

fE  со-

ставила 10,2 и 8,9 kTпл, а энергия миграции была почти изотропной для 
обоих коэффициентов с/а. Из этих результатов следует два важных за-
ключения. Во-первых, v

mE  несколько ниже в модели с низким с/а, так что 

энергия активации для самодиффузии, равная ( i
fE  + v

mE ), не зависит от 

с/а и равна 14,4 kTпл. Во-вторых, было установлено, что стабильные и 
первые метастабильные конфигурации собственных межузельных ато-
мов будут базисной октаэдрической и краудионной в модели с с/а = 
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1,580, i
fE  = 19,0 и 20 kTпл, соответственно, однако при с/а = 1,625 с i

fE  = 

24,5 и 25,3 kTпл стабильной конфигурацией становится краудион, а пер-
вой метастабильной – базисная октаэдрическая. Результаты компьютер-
ною моделирования СМА представлены в табл. 2.3. 

 
Таблица 2.3 

Параметры точечных дефектов в Zr 

Модель с/а 
e
fE  (in)v

mE  (out)v
mE  i

fE  Положение (in)i
mE  (out)i

mE  

Парный по-
тенциал 

1,633 8,7 6,6 6,0 21 ВО 4,4 2,7 

— — — — 22 С 2,7 1,6 

1,633 — — — 25 С — — 

Многомерный 
потенциал 

1,580 10,2 4,2 4,3 19 ВО — — 

— — — — 20 С — — 

1,625 8,9 5,5 5,8 25 С — — 

— — — — 25 ВО — — 

Примечание. Энергия приведена в единицах kTm. Термины “in” и “out” показывают миграцию 
в плоскость (0001) и из нее. 

 
Энергия i

fE  располагается в интервале 3,7-4,6 эВ для Zr, и прослежи-

вается явное преимущество для базисных и базисных октаэдрических 
конфигураций при с/а < 1,663. Из моделей с с/а = 1,663 будет затрудни-
тельно предсказать, какая краудионная конфигурация будет преобладать 
в реальных металлах – базисная или небазисная. Результаты указывают 
на то, что и базисные, и небазисные конфигурации СМА будут, скорее 
всего, стабильными в металлах с с/а, меньшим или равным идеальной 
величине. Базисная конфигурация обуславливает связывающую дистор-
сию, сконцентрированную в основном в своей собственной плоскости: 
одномерной – для дефекта, имеющего базисную гантелеобразную кон-
фигурацию, и двумерной – для дефекта, в базисной октаэдрической кон-
фигурации. Небазисные конфигурации смещают ближайшие соседние 
атомы в направлении <2023>, создавая трехмерный дефект. 

Хотя миграция СМА была детально изучена только в двухпарно-
потенциальных моделях, можно сказать, что размерность этого дефекта 
оказывает сильное влияние на его подвижность и вид миграции. Резуль-
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таты для энергии миграции i
mE  представлены в табл. 2.3. Несмотря на 

тот факт, что приведенные величины i
mE  значительно различаются, отно-

сительные величины в пределах одного метода указывают, что базисные 
октаэдрические конфигурации СМА обладают намного большей под-
вижностью для скачков в своей плоскости (0001), чем те, которые рас-
пространяются на соседние плоскости. Кроме того, межузлие, обладаю-
щее краудионной конфигурацией, должно обнаруживать обратное пове-
дение или мигрировать изотропно. 

Предполагается, что различие в поведении межузлий и вакансий в 
изучаемых металлах зависит главным образом от изменения объема при 
введении соответствующего типа точечного дефекта, связанного с релак-
сацией окружающих атомов, т.е. с так называемым релаксационным объ-
емом. 

При введении точечного источника дилатации мощностью jF  в изо-

тропное упругое тело с неограниченной поверхностью изменение объема 
(релаксационный объем) выражается следующим уравнением: 

 jj FV  4 , (2.11) 

где   – фактор Эшелби: ))1/()1((3   ;   – коэффициент Пуассона. 
В табл. 2.4 представлены некоторые релаксационные объемы для раз-

личных металлических структур, определенные различными методами. 
Видно, что релаксационные объемы для межузельных атомов в раз-

личных материалах с ГЦК-решеткой имеют приблизительно одинаковые 
значения rel

iV  = 1,6 ± 0,3 атомных объемов. Большие значения rel
iV  могут 

быть легко объяснены, исходя из модели твердых шаров при формирова-
нии плотноупакованной структуры. Объемы релаксации для вакансий 
малы при низких температурах, но очень сильно зависят от выбора меж-
атомных потенциалов взаимодействия. 

Для ОЦК-металлов (Mo, α-Fe) существует хорошее соответствие зна-
чений rel

iV  = 1,0 ± 0,2 атомных объемов, т. е. для межузлий они меньше 
чем в ГЦК-металлах, что связано с более рыхлой решеткой ОЦК-
сингонии (табл. 2.4.). 
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Таблица 2.4 

Средние релаксационные объемы межузлий и вакансий 

Сингония, металл rel
iV , Ω rel

vV , Ω 

ГЦК-металл 
Cu 1,55 ± 0,20 – 0,25 ± 0,05 
Al 1,9 – 0,05 
Ni 1,8 – 0,2 
Pt 1,8 – 0,2 

ОЦК-металл 
Mo 1,1 – 0,1 
Fe 1,1 – 0,05 

ГПУ-металл 
Zn 3,5 – 0,6 
Co 1,5 – 0,05 
Zr 0,6 – 0,05 – 0,18 

 
Таким образом, собственные межузлия имеют большие релаксацион-

ные объемы и, следовательно, более высокую энергию образования. Со-
ответственно, их энергия миграции мала, результатом чего является вы-
сокая подвижность даже при низких температурах. 

Энергия образования вакансий обычно меньше, чем половина соот-
ветствующего значения для межузлий. Их энергия миграции, однако, 
значительно выше, и, следовательно, они менее подвижны, чем собст-
венные межузельные атомы. 

Важнейшим следствием для эффектов радиационного повреждения 
является результат взаимодействия точечных дефектов с краевой дисло-
кацией. 

В случае поглощения точечного дефекта дислокацией их силовое 
взаимодействие в первом приближении описывается энергией взаимо-
действия: 

 viV
R

b
E ,

sin

)1(3

)1(











, (2.12) 

где   – коэффициент Пуассона; viV ,  – дилатационный объем точечного 

дефекта;   – модуль сдвига: b – вектор Бюргерса; R – расстояние до то-
чечного дефекта. 

Поскольку дилатационный объем межузельного атома iV  равен 1-2 

атомным объемам, а для вакансии он составляет vV  = – (0,25-0,5) атом-
ных объемов, то из выражения (2.12) следует, что при прочих равных ус-
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ловиях межузельные атомы сильнее, чем вакансии, поглощаются дисло-
кациями (рис. 2.16). 

 

 
Рис 2.16. Схема взаимодействия краевой дислокации и точечного дефекта 

 

2.3. ВЗАИМОДЕЙСТВИЕ  ДЕФЕКТОВ 

В процессе облучения происходят реакции между различными типа-
ми дефектов, образованных при облучении. Причина аннигиляции ме-
жузлия и вакансии определяется деформацией противоположных знаков, 
связанных с напряжениями, возникающими при их образовании. Эффек-
ты, вносимые межузельным атомом, по абсолютной величине в несколь-
ко раз превышают эффекты, вносимые вакансиями. Межузельный атом 
приводит к локальным искажениям кристалличекой решетки в пределах 
не менее пяти координационных сфер. На рис. 2.17 представлены неко-
торые результаты возможных реакций между дефектами в металлах, об-
лученных при высоких температурах. 
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Рис 2.17. Некоторые примеры взаимодействия дефектов в облучаемых материалах 
при высоких температурах: ? – собственные межузельные атомы; □ – вакансии; rp – 
начальное расстояние между СМА и вакансией непосредственно после их возникно-
вения; радиус эффективного взаимодействия: riυ – между СМА и вакансией; rii – ме-
жду двумя СМА; rυυ – между двумя вакансиями; rit – между СМА и атомом примеси; 

rid – между СМА и дислокацией и т.п. 
 
Большая часть информации о реакциях между дефектами получена в 

экспериментах по отжигу (рис. 2.18). Из пяти стадий отжига радиаци-
онных дефектов для рассмотрения технологически важных радиацион-
ных явлений процессов распухания материалов, радиационной ползуче-
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сти и высокотемпературного радиационного охрупчивания наибольший 
интерес представляет собой изучение реакций между дефектами на III и 
IV стадиях отжига, т.е. в температурном интервале (0,2-0,4) Тпл. 

 

 
Рис 2.18. Стадии отжига радиационных дефектов в облученном материале с ОЦК- и 

ГЦК-структурой 
 
На стадии III предложены следующие пять механизмов отжига де-

фектов: 
1) диссоциация димежузлий и последующая их рекомбинация с 

вакансиями: 
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2) миграция димежузлий и их объединение с другими дефектами: 
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3) миграция вакансий и их рекомбинация с выжившими после 
стадии II собственными атомами, захваченными примесными атомами, а 
также объединение движущихся вакансий с неподвижными комплекса-
ми: 
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4) миграция дивакансий и их объединение с неподвижными ком-
плексами: 
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5) миграция конфигураций межузельных атомов, неподвижных 
вплоть до стадии отжита III, их рекомбинация с вакансиями и объедине-
ние с неподвижными комплексами: 
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Основное отличие стадии IV от всех предыдущих – активное участие 
в реакциях вакансий, образующих вакансионные комплексы. На этой 
стадии мигрируют и участвуют в реакциях с идентичными и другими 
дефектами структуры вакансии, выжившие на предыдущих трех стадиях 
отжига: 
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На стадии отжига V происходит отжиг скоплений и устанавливается 
состояние термодинамического равновесия. Образование комплексов 
растворенных атомов с точечными дефектами (вакансия – растворенный 
атом, межузлие – растворенный атом), образующимися в процессе облу-
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чения, оказывает значительное влияние на кинетику процессов радиаци-
онного повреждения сплавов. 

Обнаружено, что важнейшим фактором, оказывающим влияние на 
характеристики таких комплексов, является атомный радиус растворен-
ного элемента. 

Установлено, что большинство примесных атомов в металлах явля-
ются эффективными ловушками для межузлий. 

Подразмерные примеси формируют стабильные комплексы с межуз-
лиями, которые термически не диссоциируют ниже температур, где ва-
кансии становятся мобильными. 

Количественное изменение свойств комплексов СМА – РА (где СМА 
– собственный межузельный атом, РА – растворенный атом) в ГЦК-
металлах может быть объяснено в простой модели П. Дедерихса. В рам-
ках этой модели возможно объяснение увеличения межатомного рас-
стояния решетки (надразмерные атомы) или ее сжатия (подразмерные 
атомы). 

В окрестности как надразмерного, так и подразмерного растворенных 
атомов имеется определенное количество узлов решетки, где будут су-
ществовать гантели собственных атомов. Узлы, которые предпочтитель-
ны для подразмерных атомов, будут отталкивать надразмерные. Увели-
чение энергии происходит, когда один из двух собственных атомов ре-
шетки, формирующих гантель (100), заменяется подразмерным раство-
ренным атомом, образуя так называемую смешанную гантель. 

Наличие надразмерных примесных атомов приводит к уменьшению 
энергии, и, следовательно, они остаются предпочтительно в положении 
замещения. Эти качественные аргументы хорошо совпадают с результа-
тами, полученными при машинном моделировании. 

На рис. 2.19 представлена типичная микроструктура аустенитной ста-
ли ЭИ-847, облученной тяжелыми ионами в низкотемпературной облас-
ти (~ 100 ˚С). Доминирующей микроструктурной особенностью является 
высокая концентрация мелких кластеров «black dots». Средний размер 
этих кластеров дефектов превышает 3 нм. Численные подсчеты, выпол-
ненные на сплавах FeCr – Ni и чистых ГЦК-металлах, показали, что 
большинство кластеров типа «black dots» создаются прямо в каскадах 
смещения во время «отжига» каскада. 
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Рис 2.19. Микроструктура стали ЭИ-847 (а) и Ni (б), облученных ионами Ni при ком-

натной температуре: 
а – D = 40 сна; б – D = 20 сна 

 
Суммарная плотность кластеров мелких дефектов сравнима с плотно-

стями, наблюдаемыми в чистых ГЦК-металлах аналогичной массы, та-
ких, как Ni или Cr. Однако следует отметить, что часть от общего коли-
чества кластеров дефектов, тетраэдры дефектов упаковки в нержавею-
щих сталях составляют менее 1 %, в то время как в Ni и Cu в подобных 
условиях облучения концентрация тетраэдров дефектов упаковки значи-
тельно выше (от 25 до 50 %). Это подтверждает, что примеси в нержа-
веющей стали модифицируют поведение каскада во время закалки и по-
давляют образование тетраэдров дефектов. 

Экспериментально установлено, что в облучаемом материале часть 
дефектов объединяется, образуя скопления: дислокационные петли, тет-
раэдры дефектов упаковки и поры 

 

2.4. ЗАРОЖДЕНИЕ  И  РОСТ  ДИСЛОКАЦИОННЫХ  ПЕТЕЛЬ 

Межузельные дислокационные петли. Уже при 10-20 К и выше 
межузельные атомы весьма подвижны (энергия миграции 10-2-10-1 эВ) и 
быстро образуют скопления. Из-за больших искажений развитие трех-
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мерных скоплений межузельных атомов энергетически невыгодно. Объ-
единяясь, они образуют только один тип скоплений – дислокационные 
петли. 

При теоретическом рассмотрении межузельных дислокационных пе-
тель в большинстве случаев предполагается, что минимальным зароды-
шем петли является пара межузлий – диинтерстиция. Согласно теории 
гомогенного зарождения петель, их равновесная концентрация в чистых 
металлах на стадии завершения зарождения Nli, изменяется с вариацией 
температуры облучения (Т, К) и скорости смещения атомов (К) по сле-
дующему закону: 

 21 2 1 2 1 2е miE kT
li i i iN K P K   , (2.13) 

где i  – константа, характеризующая эффективность стоков в облучае-
мом материале, iP  – подвижность межузельных атомов, miE  – энергия 
миграции межузельных атомов, k – постоянная Больцмана. 

Для металлов, с содержанием примесей Ср, и энергией связи с межу-
зельным атомом Еb уравнение для расчета концентрации межузельных 
дислокационных петель с учетом уменьшения подвижности межузель-
ных атомов имеет вид 

 kTEE

pili
bmiKCN 2)(2121 е  . (2.14) 

Скорость изменения радиуса петли )/( dtdrli  определяется соотноше-
нием диффузионных потоков вакансий и межузельных атомов к петле и 
эмиссионного потока вакансий из петли: 
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где Сi и Cv – установившиеся в процессе облучения концентрации межу-
зельных атомов (i) и вакансий (v) вдали от петли (определяются из урав-
нений баланса возникающих и исчезающих на стоках в процессе облуче-
ния точечных дефектов), 0

vC  – термически равновесная концентрация ва-

кансий, l
vC  – концентрация вакансий вблизи петли, Fy  – линейное натя-

жение дислокационной петли, Dy   – энергия дефектов упаковки, b – век-

тор Бюргерса периферийной дислокации, Zdi, Zdv – параметры, характери-
зующие эффективность взаимодействия межузельных атомов и вакансий 
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с полем напряжения дислокаций, Di, Dv  – коэффициенты диффузии ме-
жузельных атомов и вакансий. 

В условиях низкотемпературного облучения рост межузельных пе-
тель обусловлен преферансом (предпочтением в поглощении) дислока-
ций по отношению к межузельным атомам (ZdiDiСi > ZdvDvCv). При высо-
кой температуре облучения их росту способствует и термическая эмис-
сия вакансии из петель. 

За эволюцией межузельных дислокационных петель легко проследить 
при облучении с одновременным исследованием объектов в высоко-
вольтном электронном микроскопе (ВВЭМ). 

Процесс развития межузельных петель в ГЦК-металлах и сплавах 
можно представить в следующей последовательности. 

В облучаемых ГЦК-металлах и сплавах межузельные атомы в боль-
шинстве случаев объединяются на плотноупакованных плоскостях {111} 
с образованием дефектных петель Фраека с вектором Бюргерса а/3 [111]. 

При очень низких температурах облучения (для алюминия и золота 
ниже 100 К) межузельные петли образуются при объединении межузлий, 
не вступивших во взаимодействие с примесными атомами, т. е. межуз-
лий, обладающих наибольшей подвижностью и наименьшей энергией их 
миграции (табл. 2.5). Далее следует температурный интервал, в котором 
зарождение дислокационных петель контролируется объединением ме-
жузлий, уже вступивших во взаимодействие с примесными атомами, при 
этом подвижность межузлий снижается, а энергия миграции равна 

mi bE E  (табл. 2.5). 
 

Таблица 2.5 

Энергия миграции межузельных атомов, контролирующих зарождение пе-
тель в различных температурных интервалах 

Металл 
Интервал низких температур 

miE , эВ 
Промежуточный температур-
ный интервал miE + bE , эВ 

Au 0,04 0,19 

Al 0,03 0,08 

Fe – 0,26 

Mo 0,05 0,18 

V – 0,21 
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При относительно низких температурах облучения (ниже 0,3 Тпл), ко-
гда межузельные атомы подвижны, а вакансии малоподвижны, концен-
трация межузельных дислокационных петель быстро насыщается с дозой 
(рис. 2.20, а). 

 

а б 
Рис 2.20. Зависимость концентрации межузельных дислокационных петель от време-
ни облучения (а) в ВВЭМ в никеле при 273 К (1), алюминии при 298 К (2), золоте 

при 298 К (3) и 448 К (4) и меди при 393-473 К (5) и от интенсивности потока (б) при 
облучении в ВВЭМ при 298 К 

 
С повышением температуры облучения (увеличением подвижности 

вакансий) продлевается этап зарождения межузельных дислокационных 
петель; при высоких температурах облучения их зарождение происходит 
непрерывно в течение длительного времени облучения (рис. 2.20, а). 

Экспериментальная закономерность (облучение в ВВЭМ) изменения 
концентрации межузельных дислокационных петель в металлах с интен-
сивностью потока φ (скоростью повреждения К) достаточно хорошо 
описывается уравнением: Nli ~ φ1/2 (Nli ~ K1/2) (рис. 2.20 б, 2.21). 
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Рис 2.21. Зависимость концентрации дислокационных петель в никеле, облучаемом в 
ВВЭМ при комнатной температуре, от скорости повреждения (g = KN0, где N0 – чис-

ло атомов в единице объема) 
 
Местами, благоприятными для зарождения и роста межузельных дис-

локационных петель, часто являются некоторые из структурных несо-
вершенств: дефекты упаковки, границы двойников, плоскости, по кото-
рым произошло скольжение и т. д. 

В нержавеющих сталях, облучаемых в реакторе, одноосное растяги-
вающее напряжение, как правило, вызывает увеличение скорости зарож-
дения и роста межузельных петель в плоскостях, перпендикулярных на-
грузке, а в плоскостях, параллельных нагрузке их зарождение и рост за-
медляется. 

В облученных ГЦК-металлах в зависимости от уровня повреждения 
дислокационная составляющая радиационного повреждения представле-
на вначале дефектными петлями Франка, затем сменяющей их популя-
цией совершенных петель, далее развивающейся в дополнение к петлям 
сеткой дислокаций и, наконец, в основном сеткой дислокаций. Интервал 
доз для каждого из этапов повреждения зависит от энергетических 
свойств дефектов структуры и условий облучения. Чем выше энергия 
дефектов упаковки, тем короче этап развития дефектных петель Франка 
и тем быстрее они превращаются в совершенные петли. Увеличение 
температуры облучения ускоряет процесс образования дислокационной 
сетки. 

В ряде случаев наблюдается рост межузельных петель до некоторого 
размера, после чего дефектность петли снижается путем зарождения и 
роста вторичной петли в плоскости, параллельной предыдущей, и т. д. 
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При этом образуются многослойные петли, вероятность образования ко-
торых возрастает с увеличением скорости создания смещений. 

Многие из закономерностей развития дислокационных петель в ГЦК-
металлах присущи и эволюции межузельных дислокационных петель с 
температурой и потоком в облучаемых ОЦК-металах. Основное различие 
заключается в кристаллографии и подвижности дислокационных петель, 
образующихся под облучением в ГЦК- и ОЦК-металлах, а также в зна-
чениях доз, при которых происходит переход от дефектных петель к со-
вершенным и возникает сетка дислокаций. 

Если критические условия для коалесценции петель при их скольже-
нии и переползании, вызванные упругим взаимодействием петель, не 
выполняются, то дислокационные петли в ОЦК-металлах, также как и в 
ГЦК, растут за счет выигрыша в потоке межузельных атомов к петлям и 
эмиссионного потока вакансий из петель. Однако если условие для коа-
лесценции дислокационных петель при их скольжении и переползании 
выполняется (сила упругого взаимодействия между петлями столь высо-
ка, что вызывает их движение), то коалесценция – доминирующий про-
цесс роста петель, приводящий к быстрому образованию грубой дисло-
кационной сетки. При низких температурах облучения движение дисло-
кационных петель происходит за счет трубочной диффузии точечных 
дефектов по периметру петли. 

Развитие дислокационной сетки в ГЦК-металлах при рассредоточен-
ных дислокационных петлях, растущих за счет диффузионных процессов 
в облучаемом объеме, происходит значительно медленнее, чем в ОЦК-
металлах. Размер ячеек в ГЦК-металлах более точно повторяет исходное 
расстояние между петлями, чем в ОЦК-металлах. 

Вакансионные петли. В отличие от межузельных петель вакансион-
ные петли в условиях облучения являются дефектами нестабильными. 
Как и в случае межузельных петель скорость, с которой изменяется раз-
мер вакансионных петель, dtdrl / , определяется соотношением диффузи-
онных потоков вакансий и межузельных атомов к петлям и эмиссионно-
го потока вакансий из них 

 1
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Обозначения соответствуют принятым в уравнении (2.15). 
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В условиях низкотемпературного облучения вакансионные петли рас-
творяются из-за преферанса дислокаций по отношению к межузельным 
атомам; при высокой температуре облучения их растворение ускоряется 
термической эмиссией вакансий из петель. 

Вакансионные петли не являются характерной составляющей радиа-
ционного повреждения материалов при электронном облучении, не спо-
собном создавать каскады смещений. 

Зарождение вакансионных петель и их рост при электронном облуче-
нии материалов происходят в особых условиях. В частности, эти условия 
выполняются вблизи дислокаций, вдоль сжатой стороны межузельных 
дислокационных петель. Предполагается, что фактором, стабилизирую-
щим вакансионные петли, является сегрегация примесей в плоскости 
расположения петель. 

Исходный размер вакансионных петель, образующихся при ионном и 
нейтронном облучении металлов, настолько велик, что при низких тем-
пературах облучения, несмотря на последующее растворение, они сохра-
няются в течение длительного времени. Электронно-микроскопическое 
исследование многочисленных ионно-облученных ГЦК- и ОЦК-
металлов показало, что в центральных областях каскадов, обогащенных 
вакансиями, образуются вакансионные петли. Зарождение вакансионных 
петель при разрушении каскадов смещения является атермическим про-
цессом. Однако конечную форму выживших вакансионных скоплений 
определяют термически активируемые процессы. При непрерывном ней-
тронном и ионном облучении устанавливается характерное для данных 
условий облучения соотношение между скоростями следующих процес-
сов: зарождение вакансионных петель при разрушении вновь образую-
щихся под воздействием облучения каскадов смещений; растворение ва-
кансионных петель, созданных ранее, из-за преферанса дислокаций по 
отношению к межузельным атомам и термической эмиссии вакансий из 
петель; зарождение и рост межузельных петель; зарождение и рост пор. 

Образованию вакансионных петель также способствует неконсерва-
тивное переползание дислокаций несоответствия от межфазных границ 
больших некогерентных выделений. 

Эволюция вакансионных петель изучается в основном в эксперимен-
тах с облучением объектов низкоэнергетичными ионами (до 100 кэВ). 
Установлено, что они образуются при энергиях налетающих ионов, пре-
вышающих некоторую критическую, Е0. При меньшей энергии ионов 
каскад либо разрушается с образованием скопления, слишком малого для 
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обнаружения размера (меньше 1,5-2 нм), либо остается в неразрушенном 
состоянии. Так для пары Сu+ → Сu критическая энергия Е0 = 6 кэВ.  

В условиях пересыщения только вакансиями (закалка), когда наряду с 
зарождением вакансионные петли растут, в ряде случаев дефектность 
петли снижается вследствие зарождения и роста вторичных петель, при 
этом образуются многослойные петли. 

Предварительное введение вакансий и вакансионных петель путем 
закалки или облучением тормозит развитие межузельных петель при по-
следующем облучении. 

С увеличением энергонапряженности каскада (энергетических по-
терь на один атом в каскаде) или, что адекватно, с увеличением плотно-
сти вакансий в обедненной зоне каскада, возрастает вероятность образо-
вания вакансионных петель. Данная закономерность включает зависи-
мость повреждающей способности облучения – доли каскадов, разру-
шающихся с образованием вакансионных петель, k  (   /lk N ) и доли 
вакансий, входящих в вакансионную петлю при разрушении каскада (ве-
личина части, именуемая каскадной эффективностью knv nn / , где nn – 
число вакансий в петле, nk – число вакансий в каскаде), от массы бом-
бардирующих частиц, их энергии и размера каскадов смещений, возни-
кающих под облучением.  

Повреждающая способность облучения на чистых ГЦК-металлах 
выше, чем на ОЦК-металлах. В ГЦК-металлах вакансионные петли обра-
зуются в отдельных субкаскадах. На сталях разрушение каскадов с обра-
зованием вакансионных петель происходит с низкой интенсивностью для 
стали AISI 316, облучаемой ионами Cr+, с энергией 40-200 кэВ, k  = 0,08-
0,11. 

Для чистых металлов повреждающая способность облучения равна 
нулю при энергии ионов от 0 до E0, растет с увеличением энергии ионов 
от E0 до Es  и насыщается при энергии ионов свыше Es. Для золота, облу-
чаемого ионами Хе и Аu, значение εk достигает насыщения (εk = 1) при 
энергии ионов 50 кэВ. На меди, облучаемой ионами Cu+, εk = 0,5 при E1 = 
30 кэВ и εk  = 1,1 при Е1 = 90 кэВ. На молибдене, облучаемом ионами Sb+, 
εk = 0,29 при E1 = 120 кэВ и εk = 0,35 при Е1 = 180 кэВ. 

При облучении меди ионами Аu (10-70 кэВ) каскадная эффективность 
монотонно уменьшается с ростом энергии ионов от εv = 0,5 при 10 кэВ до 
εv = 0,25 при 70 кэВ (рис. 2.22). В экспериментах с облучением алюминия 
ионами Аu получен аналогичный результат – εv = 0,045 при E1 = 20 кэВ и 
εv = 0,017 при E1 = 70 кэВ. 
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Рис 2.22. Зависимость каскадной эффективности, εv (1) и среднего числа вакансий в 
дислокационной петле, nv (2), образующихся в меди при облучении, в зависимости от 

энергии ионов золота 
 
С увеличением энергии бомбардирующих частиц в дислокационной 

составляющей радиационного повреждения доля вакансионных петель 
уменьшается. При исследовании никеля, облученного при комнатной 
температуре ионами Аr, установлено, что при энергии выше 30 кэВ доля 
вакансионных петель резко снижается с ростом энергии ионов (ваканси-
онные петли составляют 90 и 40 % общего числа петель при энергии ио-
нов аргона соответственно 25 и 50 кэВ) (рис. 2.23). 

 

Рис 2.23. Процент вакансионных петель в никеле, облученном ионами аргона, в зави-
симости от энергии ионов (T = 300 К, φt = 3·1017 м-2) 

 
Доля каскадов, разрушающихся с образованием вакансионных пе-

тель, и каскадная эффективность при данной энергии бомбардирующих 
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частиц возрастают с увеличением их массы. При облучении железа ио-
нами с энергией 80 кэВ (T = 298 K) доля каскадов, разрушающихся с об-
разованием вакансионных петель, увеличивается от 0 для ионов железа 
до 0,2 для ионов вольфрама (рис. 2.24). 

 

Рис 2.24. Доля каскадов, разрушающихся в железе с образованием вакансионных пе-
тель в зависимости от массы ионов 

 
С увеличением массы бомбардирующих частиц изменяется соотно-

шение чисел межузельных и вакансионных петель в пользу последних. В 
никеле, облученном при комнатной температуре ионами 40Аr+, 84Кr+ и 
132Хе+ с E1 = 50 кэВ, в зависимости от массы бомбардирующих частиц 
доля вакансионных петель составляет 30, 50 и 80 % соответственно для 
ионов Аr+, Кr+ и Хе+. 

При исследовании меди, облученной ионами Cu+ с E1 = 50 кэВ при 
температурах в интервале 120-720 К, установлено: 

– вплоть до 620 К повреждающая способность облучения не зависит 
от температуры облучения и резко уменьшается с повышением темпера-
туры в интервале 630-670 К; 

– при температурах свыше 200 К каскадная эффективность не зависит 
от температуры облучения. 

Зависимость доли каскадов, разрушающихся с образованием вакан-
сионных петель, и каскадной эффективности от массы и энергии бом-
бардирующих частиц можно представить через характеристики дефект-
ных областей, образующихся под облучением: радиус каскадов (Rk); 
плотность вакансий в обедненной области каскада ( ak nn / , где na – 
число атомов в каскаде). 
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Как правило, при данной энергии ионов доля каскадов, разрушаю-
щихся с образованием вакансионных петель, уменьшается с увеличением 
их радиуса (табл. 2.6). Отметим, что для каждой из трех групп (табл. 2.6) 
экспериментов увеличению Rk соответствует уменьшение εk, перекрест-
ное сопоставление результатов не выявляет какой-либо закономерности. 

 
Таблица 2.6 

Доля (k) и радиус (Rk) каскадов, разрушающихся с образованием вакансионных 
петель 

Мишень Облучающий ион, энергия k Rk, нм 
Au Au+, 70 кэВ 1,0 3,5 
Cu Au+, 70 кэВ 0,9 3,7 
Al Au+, 70 кэВ 0,2 6,5 
Cu Au+, 35 кэВ 0,6 2,0 
Cu Сu+, 35 кэВ 0,2 3,3 
Au Xe+, 35 кэВ 1,0 2,7 
Au Kr+, 35 кэВ 0,6 3,2 
Au Ar+, 35 кэВ 0,3 7,5 

 
Размер каскадов является сопутствующим критерием, не определяю-

щим однозначно вероятность образования вакансионных петель и их до-
лю в дислокационной составляющей радиационного повреждения. Энер-
гетические потери на атом в каскаде ( anE10  , Е1 – энергия падающего 
иона) и плотность вакансий в обедненной области каскада ( v ) более 
близко и однозначно характеризуют поведение точечных дефектов, а 
также тип и форму скоплений, преимущественно образующихся при их 
объединении. Совместная обработка результатов электронно-
микроскопического исследования никеля, меди и золота, облученных 
при комнатной температуре различными ионами с энергией 10-150 кэВ, 
показала, что доля вакансионных петель в общем числе петель, обра-
зующихся под облучением, увеличивается с возрастанием 0 , а при 0  = 
2 эВ/ат происходит переход от дислокационной структуры, в которой 
преобладают межузельные петли, к дислокационной структуре с пре-
имущественно вакансионными петлями. 

Газовые примеси в металлах, как правило, уменьшают долю каскадов, 
разрушающихся с образованием вакансионных петель и каскадную эф-
фективность. Например, в молибдене, прошедшем четырехкратную очи-
стку при зонном рафинировании и облученном при комнатной темпера-
туре ионами Мо+ с энергией 60 кэВ, доля каскадов, разрушившихся с об-
разованием вакансионных петель, примерно в три раза больше, чем в не-
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очищенном молибдене, облученном в идентичных условиях. В алюми-
нии, облучаемом ионами Al с энергией 9 МэВ, на глубине 3 мкм при 373 
К образуются вакансионные петли; при облучении в идентичных усло-
виях алюминия, в который предварительно введен гелий в количестве 
0,1-10 appm (атомная доля на миллион, atomic part per million), ваканси-
онные петли, если и зарождаются при атермическом разрушении каска-
дов, то быстро исчезают – их сменяет развитие пористости. 

При атермическом разрушении каскадов смещений с образованием 
дислокационных петель вакансионного типа скорость зарождения петель 
не зависит от температуры облучения. От нее зависит скорость испаре-
ния вакансионных петель, т. е. их жизнеспособность. В меди облучаемой 
собственными ионами, концентрация вакансионных петель практически 
не зависит от температуры облучения вплоть до 523 К и резко спадает с 
увеличением температуры в интервале 573-673 К (рис. 2.25). Это согла-
суется с ожидаемым в указанном температурном интервале быстрым ис-
парением вакансионных петель вследствие интенсивной термической 
эмиссии вакансий. Для объяснения зависимости Nlv от Т для молибдена 
(рис. 2.25) следует ввести дополнительный фактор, стимулирующий рас-
пад или препятствующий зарождению вакансионных петель при темпе-
ратурах значительно ниже температуры интенсивной термической эмис-
сии вакансий из петель. Таким фактором может быть высокий энергети-
ческий барьер для зарождения вакансионных петель в молибдене – ме-
талле с высокой энергией дефектов упаковки. 

 

Рис 2.25. Нормированная на значение концентрации вакансионных петель при 293 К 
температурная зависимость концентрации вакансионных петель в меди (1) и молиб-

дене (2), облученных собственными ионами; 3 – расчетная кривая для меди 
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2.5. РЕАКЦИИ  МЕЖДУ  ПОДВИЖНЫМИ  И  НЕПОДВИЖНЫМИ  
ДЕФЕКТАМИ 

Классическим примером реакций между дефектами является реакция 
между подвижными дефектами и неподвижным дефектом (поры, дисло-
кации, границы зерен, внешние поверхности), называемым стоком. Они 
обычно характеризуются феноменологическим радиусом реакции rs, на 
котором концентрация подвижных дефектов спадает до нуля (рис. 2.26). 

Для представляющего практический интерес случая многочисленных 
стоков и первоначальной гомогенной концентрации дефектов концен-
трационный профиль дефектов вокруг стока С (r, t) определяется в соот-
ветствии с уравнением 0( , ) ( ) exp( )sC r t C g r R t  , где r – расстояние от стока; 
t – время; С0 – первоначальная гомогенная концентрация дефектов; g(r) – 
стационарная форма концентрационного профиля; Rs – постоянная ско-
рости процесса. 

В общем случае стационарная форма концентрационного профиля 
g(r) и константа скорости Rs зависят от геометрии стока и граничных ус-
ловий. Скорость исчезновения дефектов на различных типах стоков про-
порциональна коэффициентам диффузии соответствующих дефектов D 
(табл. 2.7). 

 

Рис 2.26. Схема концентрационного профиля мобильного дефекта у сферического 
стока 

 
В связи с тем, что технологически важные изменения структурных 

материалов наблюдаются в течение длительного высокотемпературного 
облучения, этот интервал очень велик по сравнению со временем релак-
сации точечных дефектов. 

 
Таблица 2.7 
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Значение постоянной скорости рекомбинации точечных дефектов на стоках 

Тип стока 
Формула для подсчета скоро-

сти RS / с
-1 

Сфера радиуса rs
 4 s sr C D   

Цилиндр радиуса rs  2 ln a sD r r  

Поверхность плоскости пла-
стины (шириной 2L) 

2D L  

 
Следовательно, кинетика свободномигрирующих дефектов может 

быть описана в адиабатическом приближении для квазистационарного 
состояния, т. е. только медленно меняющаяся субструктура стоков то-
чечных дефектов определяет временную зависимость концентрации то-
чечных дефектов. Действительно, это квазистационарное состояние для 
концентраций Сv и Сi свободномигрирующих вакансий и межузлий (ко-
торые, главным образом, и определяют любой перенос массы) может 
быть рассчитано из уравнений скоростной теории. 

Широкое распространение в кинетической теории радиационного по-
вреждения получил метод скоростей химических реакций. Основным 
его удобством является гомогенизация стоков точечных дефектов по 
объему кристалла, позволяющая отказаться от математических сложно-
стей при решении диффузионных задач с граничными условиями. 

Основными реакциями точечных дефектов в чистых металлах, опре-
деляющими среднюю концентрацию межузлий и вакансий, являются 
следующие: 

 0v i   (рекомбинация), (2.19) 

 ( , )v i s s   (аннигиляция на стоках), (2.20) 

где v, i, s – вакансия, межузельный атом и сток, соответственно. 
Условия баланса, описывающие изменения концентрации свободных 

межузельных атомов и вакансий в процессе облучения, в скоростной 
теории представляются следующим образом: 

 2 2 i
i i i i i i v

C
K K K D C C C

t
 

   


,  

 2 2 v
v v v v v i v

C
K K K D C C C

t
 

   


. (2.21) 
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Здесь Ki = K – скорость создания нескоррелированных межузельных 
атомов; Kv = (1 - ε) – скорость создания нескоррелированных вакансий; 
Cv, Ci – концентрации вакансий и межузлий, соответственно; Dv – коэф-
фициент диффузии вакансий; α – коэффициент рекомбинации: 

 ,4 ( )v i i vr D D    , , , ,exp( )m
i v i v i vD D E kT  , (2.22) 

где ,i vD  – коэффициенты диффузии межузельных атомов и вакансий; ,
m
i vE  

– энергии миграции межузельных атомов и вакансий; k – постоянная 
Больцмана; Т – абсолютная температура; 2

vK , 2
iK  – мощности фиксиро-

ванных стоков для вакансий и межузлий. 
В скоростной теории вопросом особой важности является подсчет 

общей мощности стоков: 
для межузельных атомов 

 2 2 2 2 2 2 2
0 . . . . .i iп пет дисл iм п iв п iд с iгр зK K K K K K K      ; (2.23) 

для вакансий 

 2 2 2 2 2 2
. . . .v vп vм п vв п vд с vгр зK K K K K K     . (2.24) 

Расписывая мощности каждого стока, для вакансионных пор получа-
ем 

 2 4iп п п i пK r C K r  , (2.25) 

  2 4 1vп п п v пK r C K r  , (2.26) 

где rп – средний радиус поры; Сп – объемная концентрация пор. 
Скорость эмиссии вакансий из пор определяется как 

 2 2
expvп v v v

п

K K D C P
kT

   
     

, (2.27) 

где vC  – равновесная концентрация вакансий при температуре Т; γ – по-
верхностная энергия поры; Р – давление газа в поре. 

Мощность стоков различных видов дислокационной структуры мо-
жет быть представлена в следующей форме: 

для межузельных петель (м. п.) 

 2
. .iм п i м пK Z  , (2.28) 

 2
. .vм п v м пK Z  , (2.29) 

где iZ , vZ  – мощность дислокационных стоков для межузлий и вакансий; 
в данном случае . . .4м п м п м пN r  ; 
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для вакансионных петель (в. п.) 

 2
. .iв п i в пK Z  , (2.30) 

 2
. .vв п v в пK Z  . (2.31) 

Здесь . . .2в п в п в пN r  . 
В некоторых моделях скоростной теории дислокационная сетка счи-

тается особым стоком с мощностью: 

  2
. 2 lniд с i d diK Z r r L    , (2.32) 

  2
. 2 lnvд с v d dvK Z r r L    . (2.33) 

Скорость эмиссии вакансий из дислокаций различных типов такова: 

 










 


kT

bF
CDKK пмудe

пмпм

2
..2

..

)(
exp


 , (2.34) 
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







 


kT

bF
CDKK пвудe

пвпв

2
..2

..

)(
exp


 , (2.35) 

 2
. .

e
vл д vл д v vK K D C , (2.36) 

где .д у  – энергия дефекта упаковки; F – сила на единицу длины парамет-

ра межузельной или вакансионной петли: 

  .

1

2 упр взF E
r r





, (2.37) 

b  – вектор Бюргерса дислокационной петли. 
Суммарная мощность стоков в зерне определяется таким образом: 

 2 2 2
.монокр гр зК К К  , (2.38) 

где  2 2
. 2гр зК L d ; d – диаметр зерна; L – длина границ зерен (индексы 

«i» или «v» добавляются, когда необходимо). 
Доля потерь межузлий и вакансий на атом в каждом зерне равна со-

ответственно 

 2
.i i iгр зD C K  и  2

. .v v vгр з vгр зD C K K . (2.39) 

Эффективность некогерентных выделений как стоков точечных де-
фектов оценивается приблизительно равной эффективности вакансион-
ных пор. 
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Из уравнений баланса следуют два основных механизма аннигиля-
ции: взаимной рекомбинации или аннигиляции на фиксированных сто-
ках: 

 
 

 1 2

,

4 ,

4 ,

s s

v v i i

v i v

K r C
D C D C

KD r





  


 (2.40) 

где А << 1 – адсорбция на стоках; А >> 1 – взаимная рекомбинация. Здесь 

 2 2 24 i v sA K K K C , (2.41) 

где sC  – суммарная концентрация всех стоков в облучаемом материале; 

,i vr  – радиус рекомбинации, который в общем случае равен параметру 

решетки а. 
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Г л а в а  3 
РАДИАЦИОННО-ИНДУЦИРОВАННЫЕ 

(СТИМУЛИРОВАННЫЕ)  ЯВЛЕНИЯ  И  ЭФФЕКТЫ 

3.1. ДИФФУЗИЯ  И  ПЕРЕРАСПРЕДЕЛЕНИЕ  АТОМОВ 

Облучение при определенной температуре увеличивает подвижность 
атомов кристалла, которые получают возможность для перестройки. В 
этом случае имеют место три характерных эффекта. 

1. Первично выбитый атом, обладающий большой энергией, созда-
ет в веществе из элементов со средними и большими атомными весами 
высокую концентрацию смещенных атомов (пики) и способствует рас-
пространению цепочек замещающих столкновений. Можно ожидать, что 
такой пик разрушит упорядоченную структуру в окружающей области. 
Кроме того, вполне возможен распад атомных скоплений в матрице 
вблизи этих пиков. 

2. Ускоренные фазовые превращения могут происходить внутри 
областей, поврежденных в результате облучения. Этот эффект может 
быть обусловлен необходимостью релаксации больших напряжений в 
решетке кристалла или присутствием вакансий, содействующих интен-
сификации процесса. 

3. Диффузионные явления в большинстве твердых кристаллов свя-
заны с движением термовакансий, и, следовательно, появление вакансий 
в результате облучения, вообще говоря, ускоряет диффузионные процес-
сы. Ускорение диффузии может вызвать рассмотренное выше разупоря-
дочение структуры сплава. 

Здесь следует отметить, что эффекты 1 и 2 возникают при наличии 
первично выбитых атомов, обладающих значительной энергией, кото-
рые, конечно, не появятся в результате облучения электронами или γ-
квантами. При облучении легкими частицами можно ожидать только ус-



 77

корения диффузионных процессов. Выражение для коэффициента диф-
фузии D выглядит следующим образом: 

  kTECaAнD   д.
2

0 exp  , (3.1) 

где  д.E  – энергия активации движения вакансий; k – постоянная Больц-
мана; ν0 – дебаевская частота колебаний решетки; a2 – квадрат средней 
длины скачка; А – постоянная, приближенно равная 10 и связанная с 
геометрическими параметрами и энтропией, и Сν – концентрация вакан-
сий. Величина Сν при тепловом равновесии равна 

  kTEВC   expравн . , (3.2) 

где  E  – энергия образования вакансий. 
Облучение приводит к увеличению концентрации вакансий Сν. равн и, 

следовательно, к возрастанию D. Скорость образования вакансий в ре-
зультате облучения определяется величиной потока бомбардирующих 
частиц, а равновесная концентрация зависит от скорости образования ва-
кансий и скорости их потери в стоках. Концентрация термовакансий уве-
личивается с температурой по экспоненте, и, следовательно, при высо-
кой температуре она станет преобладающей. С другой стороны, при низ-
кой температуре гораздо большей оказывается концентрация вакансий, 
введенных в результате облучения. Можно поэтому ожидать, что коэф-
фициент диффузии будет расти при облучении в области низких темпе-
ратур и останется без изменений при высокой температуре. 

Если предположить, что поток бомбардирующих частиц обеспечива-
ет равновесную концентрацию вакансий, равную 10-3 и кроме того, что 
ν0   1013 сек-1, А   10, а2   10-15 см2 и Ед.ν = 0,7 эВ, то для указанной кон-
центрации вакансий получаются следующие коэффициенты диффузии: 

 
D, см2/cек 10-21,5 10-15,5 10-12,5 

Температура, К 200 300 400 

 
В отсутствие облучения ожидаемое значение D при 400  К   равно   

10-24 см2/cек, а в результате трехмесячного испытания их получено зна-
чение D = 10-16 см2/сек, что соответствует длине диффузии, равной 
~1 мкм. Сравнение этих данных с оценками величины D в присутствии 
облучения указывает на возможность надежного наблюдения эффекта 
ускорения диффузионного процесса при облучении. Если предположить, 
что от зарождения до аннигиляции вакансия будет претерпевать n скач-
ков, максимальное число скачков, происходящее за время эксперимента, 
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равно Gоtn, где Go – число вакансий на 1 атом, возникающих за 1 сек, и t 
– время эксперимента. Максимально возможная длина диффузионного 
пробега L, которая может быть получена при этом, равна 

   atnGL 21
0 . (3.3) 

Это выражение служит верхней оценкой длины диффузионного про-
бега, так как величина n уменьшается со временем. По мере увеличения 
концентрации вакансий следует учитывать процессы рекомбинации и 
образования дивакансий. Равновесная концентрация вакансий может 
быть рассчитана лишь при внимательном учете этих потерь. Поскольку 
верхняя оценка величины n равна ~1010, то для значений Gоt равных 10-4 
и 10-3, получаем длину диффузии, равную 3·10-3 и 10-4 см соответственно. 

Радиационно-стимулированная диффузия (РСД), как и диффузия 
вообще, представляет собой явление перемещения атомов решетки, ко-
торые изменяют свою конфигурацию таким образом, чтобы свободная 
энергия кристалла стремилась к некоторому минимальному значению. 
Как и в случае обычной термодиффузии, суммарный эффект РСД будет 
состоять из суммы микродиффузионных перемещений атомов. Вместе с 
тем, кроме перемещений, стимулированных тепловой энергией, здесь 
будут участвовать перемещения атомов, стимулированные прямым 
взаимодействием с излучением в результате упругих соударений, а также 
перемещения, активизированные суммарным эффектом тепловой энер-
гии и энергии, переданной электронно-ионной подсистеме быстрой за-
ряженной частицей при ее торможении в системе ион – электронный газ. 

В области низких температур тепловой энергии недостаточно для 
микродиффузионного перемещения дефектов. В этом случае влияние 
средней энергии, приобретенной решеткой в результате взаимодействия 
с излучением, должно проявляться более четко. 

РСД зависит от числа свободно мигрирующих дефектов, создаваемых 
облучением, и параметров облучения, которые влияют на миграцию де-
фектов. Значительные потоки дефектов создаются только тогда, когда 
при облучении оба типа точечных дефектов являются подвижными. В 
ином случае доминирует рекомбинация дефектов, которая существенно 
подавляет массоперенос на большие расстояния. Температурный интер-
вал, в котором РСД может создавать перераспределение элементов спла-
ва на больших расстояниях, равен 0,3-0,6 Тпл. 

Рекомбинация вакансий с междоузельными атомами возрастает при 
увеличении плотности ионного тока. При низких температурах, когда 
рекомбинация определяет аннигиляцию дефектов, РСД на единицу пото-
ка уменьшаются при увеличении плотности ионного пучка. В лимити-
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руемом рекомбинацией температурном интервале концентрация свобод-
но мигрирующих дефектов изменяется обратно пропорционально корню 
квадратному от плотности ионного тока. Спад кривой Аррениуса для ко-
эффициента РСД обычно соответствует –1/2Еа, где Еа – энергия актива-
ции миграции вакансий. 

Аннигиляция дефектов на стоках играет важную роль при более вы-
соких температурах, а коэффициент диффузии тогда независим от тем-
пературы в интервале температур, при которых доминирует данный тип 
аннигиляции дефектов. При высокотемпературных облучениях полная 
концентрация вакансий приблизительно равна их равновесной концен-
трации, а количество аннигилировавших дефектов на единицу дозы не 
зависит от плотности ионного пучка. 

Известно, что в металлах термодиффузия происходит преимущест-
венно по вакансионному механизму. При ионном облучении концентра-
ция вакансий увеличивается на величину, определяемую из баланса ме-
жду скоростью генерации вакансий при смещениях и потерей их за счет 
рекомбинации с междоузельными атомами и аннигиляции на стоках. 
Определенный вклад, особенно при не очень высоких температурах в 
РСД вносят и создаваемые облучением междоузельные атомы. Коэффи-
циент РСД с учетом обоих типов дефектов рассчитывается как 

 )()6/()()( 2
iivv vCvCZbiDvDD  , (3.4) 

где b2 – среднеквадратичная длина индивидуальных скачков частицы при 
диффузии; Z – число ближайших вакантных позиций для перемещения 
вакансии или междоузельного атома; Сv, Сi – атомные концентрации то-
чечных дефектов двух видов; vv, vi – частота их перескоков. Концентра-
ция дефектов в этом уравнении может быть определена из теории скоро-
стей реакций. 

В чистом кристалле при условии отсутствия кластерообразования в 
общем случае РСД собственных атомов описывается следующими урав-
нениями: 
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 iivv CDCDD  , 

где Сv – общая концентрация вакансий; 0

vC  – концентрация вакансий без 
облучения; Сi – концентрация междоузельных атомов; Р – скорость обра-
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зования вакансионно-междоузельных пар;   – доля точечных дефектов, 
участвующих в РСД; l – аннигиляционная длина; N – атомная концен-
трация материала; Riv – радиус рекомбинационной области; Dv, Di, D

* – 
коэффициенты диффузии для вакансий, междоузельных атомов и сум-
марный коэффициент самодиффузии, соответственно. 

Суммарный коэффициент самодиффузии может быть записан сле-
дующим образом: 
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При ионной бомбардировке достаточно быстро устанавливается ква-
зистационарное равновесие концентрации дефектов, при котором коли-
чество образующихся дефектов уравновешивается процессами их реком-
бинации, образования кластеров и аннигиляции на стоках. Зависимость 
коэффициента диффузии от температуры определяется механизмом по-
терь дефектов в кристалле. Если дефекты аннигилируют в основном на 
фиксированных стоках (поверхность кристалла, границы зерен и т. д.), то 
выражение для коэффициента диффузии (3.6) упрощается и не зависит 
от температуры: 

 22 PlD    . (3.7) 

Это соотношение описывает РСД при промежуточных температурах 
(рис. 3.1). При более низких температур определяющим механизмом по-
терь неравновесных дефектов становится их рекомбинация. В этом слу-
чае коэффициент РСД зависит от температуры: 

 ivv NRPDD   , (3.8) 

где 

  kTHagvD M
vDv  exp2

0 ; (3.9) 

g=1/8; vD=(6π2N)1/3vзв; a0 – постоянная решетки; M
vH  – энтальпия образо-

вания и миграции вакансий; vзв – скорость звука в кристаллах. Наконец, 
при высоких температурах вклад РСД снижается и доминирующей ста-
новится термодиффузия. 

Необходимо отметить тот факт, что пример, иллюстрирующий такое 
поведение коэффициента диффузии (рис. 3.1), соответствует идеализи-
рованному случаю, реализуемому лишь в специальных экспериментах. 
При облучении кристалла потоком заряженных частиц возникает боль-
шое количество новых стоков дефектов, плотность которых из-за их от-
жига зависит от температуры. Следовательно, температурная зависи-
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мость коэффициента РСД будет наблюдаться даже при аннигиляции де-
фектов на стоках. 

 

 
Рис 3.1. Зависимость коэффициента диффузии от температуры для системы алюми-

ний – цинк: 
1 – доминирует каскадное перемешивание; 2 – РСД через рекомбинацию; 3 – РСД через фик-

сированные стоки; 4 – термическая диффузия 

 
Многочисленные эксперименты, проведенные по исследованию пе-

ремешивания металлических покрытий на кремниевой подложке в про-
цессе ионной бомбардировки показали, что РСД в условиях, когда то-
чечные дефекты подвижны, играет определяющую роль и может способ-
ствовать образованию силицидов, часто отличных по фазовому составу 
от получаемых обычным термическим отжигом. Два отчетливых типа 
перемешивания были обнаружены в системах металл – полупроводник, 
которые образуют эвтектики (золото – кремний, золото – германий, гер-
маний – алюминий). Облучение ионами ксенона не всегда приводило к 
перемешиванию. Перемешивание в системах золото – кремний и золото 
– германий объяснялось образованием потоков точечных дефектов в 
процессе облучения, которые вызывают миграцию атомов золота. Пото-
ки возникают вследствие того, что оно является более быстрым диффу-
зантом, чем атомы матрицы (аналогично, как и в системе медь – крем-
ний). Атомы золота могут быстрее обмениваться местами с вакансиями в 
кремнии и германии, так как коэффициенты самодиффузии атомов мат-
рицы малы. Поэтому золото мигрирует в направлении, противополож-
ном созданному облучением градиенту вакансий. Однако в алюминии 
вакансии подвижны при комнатной температуре и, по сравнению с сис-
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темами золото – кремний и золото – германий, процесс, описываемый 
обратным эффектом Киркендала, будет мал, так как коэффициент само-
диффузии в данных условиях у алюминия намного больше, чем у крем-
ния и германия. Поэтому определяющим фактором в формировании рав-
новесных фаз будет не процесс атомного перемешивания, а процесс за-
родышеобразования. 

Пространственное распределение областей образования и аннигиля-
ции радиационных дефектов обусловливает существование потоков де-
фектов, что в свою очередь вызывает движение атомов, которое приво-
дит к неоднородному распределению их в объеме, т. е. к сегрегации. 

 

3.2. СЕГРЕГАЦИЯ,  РАФИНИРОВАНИЕ  И  ГЕТЕРИРОВАНИЕ 

Сегрегация. Явление радиационно-индуцированной сегрегации 
(РИС) является более общим, чем эффект диффузии, поскольку оно про-
является посредством радиационно-стимулированной диффузии (РСД). 
В противоположность РСД, которая ускоряет достижение термодинами-
ческого равновесия элементов, РИС определяет возникновение концен-
трационных градиентов и часто вызывает появление бимодальных про-
странственных концентрационных распределений или возникновение 
неравновесных преципитатов. В результате непрерывного образования в 
процессе обучения пар Френкеля и сильного взаимодействия между рас-
творенными атомами твердого раствора и точечными дефектами в мате-
риале устанавливаются квазистационарные потоки подвижных точечных 
дефектов и их комплексов на различные типы стоков. К последним отно-
сятся как существовавшие перед облучением (выделения вторых фаз, 
границы зерен, исходная дислокационная структура), так и возникшие в 
процессе облучения стоки (компоненты радиационно-индуцированной 
микроструктуры). Это является причиной РИС и распада твердого рас-
твора. 

Следствием распада гомогенного твердого раствора в облучаемом 
материале являются два важных взаимосвязанных процесса: во-первых, 
перераспределение и локальное изменение композиционного и примес-
ного состава материалов, и, во-вторых, зарождение и рост новых выде-
лений вторых фаз и модификация композиций фаз, существовавших до 
облучения. 

ГЦК-металлы (аустенитные стали). Представленные на рис. 3.2 
спектры измеренных концентраций распределения основных и леги-
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рующих компонентов твердого раствора – Сr, Ni, Si, как функции рас-
стояния от стационарной границы зерна в образцах аустенитной стали 
ЭИ-847, облученной в реакторе, показывают, что облучение нейтронами 
до дозы 8 сна при Tобл = 340 °С незначительно изменяет концентрации 
элементов у границы зерен (рис. 3.2). Сегрегационные профили для этой 
же стали, облученной при температуре Tобл = 440 °С до дозы 13 сна, од-
нозначно свидетельствуют об обеднении границ хромом и обогащении 
никелем. Следует отметить, что пик Ni более узкий, чем у Сr, но все 
профили обладают достаточной симметрией относительно фиксирован-
ной линии изображения границы. 

 

 
Рис. 3.2. Профили сегрегации элементов на границе зерна в облученной стали ЭИ-
847 (Tобл = 440 °С): Δ, ▲ – Si; □, ■ – Ni; ○, ● – Cr (Δ, □, ○ – D = 8 сна; Tобл = 340 °С; 

▲, ■, ● - D = 13 сна) 
 
Различие в величине пиков Сr и Ni для этих двух экспериментов ил-

люстрирует сильную температурную зависимость процессов распада 
твердого раствора и собственно процессов радиационно-индуцированной 
сегрегации, так как в обоих экспериментах дозы облучения отличаются 
незначительно. 

При всех температурах (рис. 3.3) добавки гелия ускоряют диффузи-
онную подвижность хрома и подавляют никель. Это означает, что на-
правление диффузии для двух различных типов атомов отличается одно 
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от другого. Если эти изменения диффузионной подвижности атомов про-
являются при облучении, могут иметь место сегрегация и ускоренное 
формирование выделений вторых фаз. 

 

 
Рис. 3.3. Эффективные константы диффузионной подвижности хрома и никеля в 
стали ЭИ-847 (Cr3+, Е = 3 МэВ, D = 25 сна): прямая – термическая; ○, Δ – без Не; ●, 

▲ – с Не 
 
Ситуация в реальных облучаемых сталях осложняется тем фактом, 

что значительная (> 70 %) часть границ зерен не фиксирована, а мигри-
рует в процессе облучения. 

Представленные на рис. 3.4 профили распределения основных и ле-
гирующих элементов на мигрирующей границе (сталь ЭИ-847, облуче-
ние ионами Сr3+ с энергией 3 МэВ, Tобл = 600 °С, D = 80 сна) показывают, 
что сегрегационные профили теряют свою симметричность. Объем, «за-
метаемый» мигрирующей границей, обогащен Ni (на 25 %) и обеднен 
хромом и молибденом, но не наблюдается значительного различия в 
концентрации Si в матрице и объеме, «заметаемом» мигрирующей гра-
ницей. Перед фронтом мигрирующей границы, имеет место образование 
сравнительно узкой (~100 нм шириной) зоны с обратным изменением 
композиции, где Ni обедняется, а хром обогащается. 
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Рис. 3.4. Профили распределения элементов ( – Ni, ● – Cr) у мигрирующей грани-
цы в стали ЭИ-847 (Cr3+, Е = 3 МэВ, D = 80 сна, Тобл = 600 °С) 

 
Процессы сегрегации на дислокационных сегментах, составляющих 

часть дислокационной сетки, протекают аналогичным образом. 
Профили сегрегации на большой дефектной петле Франка (рис. 3.5) 

связаны с более значительным по сравнению с дислокационным сегмен-
том возрастанием концентрации никеля и кремния, а также снижением 
концентрации Сr и Fе.  

 

 
Рис. 3.5. Распределение элементов в плоскости дефекта упаковки петли Франка 

(пунктирные линии показывают среднее содержание элементов в матрице): 
1 – Cr; 2 – Ni; 3 – Si (ЭИ-847(А), Cr3+, Е = 3 МэВ, Тобл = 600°С, D = 25 сна) 

 
Снижение размера петли значительно понижает уровень сегрегации 

всех элементов. До 80 % дислокационных петель с диаметром более 80 
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нм обнаруживали детектируемую сегрегацию, а петли с размером менее 
40 нм такой сегрегации не показывали. 

ОЦК-металлы (ферритные стали). В материалах ферритного клас-
са, как и в аустенитных сталях, под действием облучения происходит 
распад твердого раствора и сегрегация в результате взаимодействия ра-
диационно-индуцированных точечных дефектов и атомов твердого рас-
твора. 

В ферритных сталях они имеют свои характерные особенности. Сег-
регационный профиль границы феррит-феррит в облученной стали ЭП-
450 рис. 3.6 демонстрирует, что при температуре облучения 400 °С в 
пределах ошибки измерений существенного изменения концентраций Si, 
Сr не наблюдается. Максимально регистрируемое обогащение границы 
кремнием и обеднение хромом в экспериментах (облучение Сr3+, Е = 4,5 
МэВ) происходит при температурах 500 °С. 

 

 
Рис. 3.6. Температурная зависимость профиля сегрегации в стали ЭП-450 (Cr3+, 
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Е = 4,5 МэВ, k = 5·10-3 сна/с) 
 
Анализ профиля (рис. 3.7) показывает, что на межузельных петлях с 

вектором Бюргерса а <100> в процессе облучения имеет место обогаще-
ние Cr по сравнению с матрицей (фактор обогащения составляет 1,12). 
Следует отметить, что на дислокационных петлях, имеющих меньшие 
векторы Бюргерса, обогащения Сr не обнаруживается. 

 

 
Рис. 3.7. Сегрегационный профиль у большой дислокационной петли в стали ЭП-

450 (Cr3+, Е = 4,5 МэВ, D = 48 сна, Тобл = 575°С):  
1 – Cr; 2 – Si 

 
Обнаруженное нехарактерное поведение Cr на дислокационных пет-

лях (обычно Cr обедняется на таких стоках, как границы зерен и меж-
фазные границы) влияет на степень взаимодействия между дислокаци-
онными петлями и межузлиями и изменяет степень рекомбинации то-
чечных дефектов.  

Механизмы радиационно-индуцированной сегрегации. Обратный 
эффект Киркендалла по вакансионному механизму РИС подтверждает, 
что предпочтительная миграция атомов возникает из-за различий в ско-
рости обмена атомов и вакансий. Относительная частота перескоков ка-
ждой разновидности может быть определена из термических коэффици-
ентов самодиффузии. Очевидно, что потоки атомов движутся в направ-
лении, противоположном вакансионному потоку, таким образом, что 
наиболее медленно диффундирующий элемент обогащается на стоках 
точечных дефектов, в то время как быстро диффундирующие элементы 
обедняются (рис. 3.8). 
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Рис. 3.8. Схема обратного эффекта Киркендалла вблизи стока дефектов 

 
Миграция связанных комплексов атом–вакансия также будет вызы-

вать сегрегацию. Однако для осуществления возможности миграции та-
кого комплекса сумма энергий связи комплекса и энергии миграции де-
фекта должна превышать энергию миграции комплекса. Это соотноше-
ние накладывает очень строгие условия на энергию связи, которая встре-
чается довольно редко. 

Обратный эффект Киркендалла (рис. 3.8) по межузельному механиз-
му РИС аналогичен вакансионному, однако в этом случае поток атомов 
движется в том же самом направлении, что и поток дефектов. 

Обратный эффект Киркендалла вблизи стока дефектов в двойном 
сплаве с компонентами А и В описывается следующими уравнениями: 
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где v
AI , v

BI  – потоки атомов по вакансионному механизму; i
AI , i

BI  – пото-

ки атомов по межузельному механизму; v
AD , i

AD , v
BD , i

BD  – парциальные 
коэффициенты диффузии компонентов А и В по вакансионному и межу-
зельному механизмам; AC , BC  – атомные концентрации компонентов А и 
В. 
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В настоящее время очень мало известно о парциальных коэффициен-
тах диффузии по межузлиям, поэтому точно определить вклад межу-
зельного механизма в сегрегационный процесс затруднительно. 

Миграция комплексов межузлие–атом оказывается очень важной для 
сегрегации компонентов с атомным радиусом, меньшим, чем радиус 
атомов матрицы, особенно для микролегирующих элементов в техноло-
гически важных сталях (т.е. Р, Si). 

В противоположность термической радиационно-индуцированной 
сегрегации представляется квазистационарный баланс между притоком 
диффузантов (связанных с образованием в процессе облучения потоков 
точечных дефектов) и обратным направлению нормальной диффузии по-
током, который будет удалять диффузионный градиент. 

Радиационно-индуцированная сегрегация имеет место при выполне-
нии двух следующих условий: во-первых, наличия устойчивых потоков 
дефектов из отдельных пространственных областей или в них, и во-
вторых, преимущественного взаимодействия потоков атомов отдельных 
элементов сплава с этими потоками дефектов. 

Так как атомы растворенного элемента и растворителя мигрируют в 
сплавах замещения при высоких температурах путем обмена местами с 
вакансиями, кинетика диффузии зависит от природы взаимодействия 
между растворенными атомами и точечными дефектами. В настоящее 
время накоплено мало достоверной информации об энергиях связи то-
чечных дефектов с растворенными атомами, поэтому в значительной 
степени понимание процессов радиационно-индуцированной сегрегации 
определяется на уровне отношений атомных радиусов. 

Данные по РИС в аустенитных сталях свидетельствуют, что на ней-
тральных и преференциальных стоках имеет место сильное обогащение 
по Ni, Si, P, а также относительное снижение уровня Сr, Ti и/или Мо. 

Перечисленные ранее механизмы сегрегации будут действовать со-
вместно в одну сторону, способствуя обогащению на стоках атомов ни-
келя; миграция комплекса межузлие–примесный атом будет способство-
вать обогащению кремнием, а механизм диффузии кремния по ваканси-
ям, вызывающий уход атомов кремния, будет приводить к относитель-
ному снижению этого уровня. 

Степень сегрегации определяется соотношением потоков атомов по 
различным механизмам и в свою очередь зависит от парциальных коэф-
фициентов диффузии, чувствительных к составу и структуре сплава. 

Важными особенностями РИС в аустенитных сталях являются сле-
дующие: миграция комплексов межузлие–примесный атом дает более 
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сильное обогащение, чем вакансионный обратный эффект Киркендалла. 
Этот механизм доминирует, даже если вакансионный обратный эффект 
Киркендалла действует в противоположном направлении. 

Эффект влияния температуры облучения на процессы РИС может 
быть интерпретирован следующим образом: мощные потоки дефектов 
при облучении возникают только тогда, когда оба типа дефектов (вакан-
сии и межузлия) подвижны. В противном случае преобладает рекомби-
нация, а массоперенос на большие расстояния невелик. Радиационно-
индуцированная сегрегация в общем случае имеет температурную зави-
симость, подобную температурной зависимости распухания (0,3-0,7 Тпл 
при 10-6 сна/с вблизи 0,5 Тпл), но пик температуры максимума сегрегации 
несколько смещен в область более низких температур по сравнению с 
температурным максимумом распухания. Связь примесных атомов с де-
фектами при высоких температурах менее эффективна, поэтому ком-
плексы дефект–примесь определяют процесс сегрегации в основном при 
низких температурах, тогда как обратный эффект Киркендалла может 
доминировать при высоких температурах 

Влияние предварительно инжектированного гелия на процессы сегре-
гации естественно связать с поведением потоков точечных дефектов. 
При этом модификация профилей сегрегации может быть объяснена 
двумя причинами: изменением при введении гелия энергии взаимодейст-
вия между растворенными атомами и точечными дефектами в процессе 
облучения; изменением диффузионных путей растворенных атомов и то-
чечных дефектов при развитии системы стоков, имеющих высокую кон-
центрацию. Как известно, гелий активно взаимодействует с точечными 
дефектами (так, например, в Ni энергия комплекса атом гелия – вакансия 
составляет 2,1 эВ). Если это взаимодействие между атомами твердого 
раствора и вакансиями интенсифицируется наличием гелия, ранее опии-
санное сегрегационное поведение хрома может быть объяснено. 

Предполагается, что наиболее важным фактором для модификации 
РИС является увеличение количества внутренних стоков, таких, как мел-
кие поры и дислокации, которое с возрастанием концентрации гелия 
увеличивается на порядок. Если эти стоки являются преференциальны-
ми, поток межузлий на границу зерен будет уменьшаться, а вакансий – 
увеличиваться. 

Обнаружено, что основной вклад в фазовую нестабильность аусте-
нитной матрицы вносит сегрегация на компонентах дислокационной 
структуры. Дислокационные петли в процессе эволюции облучаемой 
структуры являются основным стоком точечных дефектов, параметры 



 91

дислокационной структуры прямым образом определяют степень сегре-
гации. 

Рост больших дислокационных петель продолжается в течение значи-
тельно большего времени, чем малых петель, и, следовательно, у них 
больше шансов для развития зоны радиационно-индуцированной сегре-
гации. Как известно, интегральный поток растворенных атомов на дис-
локационную петлю пропорционален интегральному потоку точечных 
дефектов (межузлий, вакансий или совместно, в зависимости от дейст-
вующего механизма сегрегации) на эту петлю. При четырехкратном раз-
личии в размерах (30 нм по сравнению с 120 нм) количество точечных 
дефектов, аннигилирующих на большой петле, возрастает в 16 раз; соот-
ветственно в 16 раз возрастает и количество транспортированных этими 
дефектами растворенных примесей, сегрегирующих на поверхности пет-
ли. При этом следует учитывать и изменение фактора предпочтения при 
росте петли. 

Как известно, малые петли являются сильным преференциальным 
стоком для межузлий. С увеличением диаметра дислокационной петли 
эффективность поглощения межузлий снижается и асимптотически при-
ближается к фактору предпочтения дислокаций в сетке (~ 1,3). Как след-
ствие этого, на дислокационной петле, абсорбирующей поток точечных 
дефектов, фактор предпочтения к межузлиям будет более высоким на 
первоначальной стадии роста. На последующих стадиях роста ваканси-
онный поток превышает поток межузлий или становится почти равным 
ему. Если вакансионный механизм радиационно-индуцированной сегре-
гации доминирует над межузельным, тогда изменение в сторону относи-
тельно более высоких вакансионных потоков для больших дислокацион-
ных петель будет приводить к предпочтительной сегрегации для боль-
ших петель. 

Следует отметить, что частичная релаксация дальнодействующих по-
лей напряжений между дислокационными системами на противополож-
ных сторонах малой петли (10-50 нм) может уменьшить ее эффектив-
ность для сегрегации растворенных атомов по сравнению с большой 
дислокационной петлей, однако для определения роли этого механизма 
требуются расчеты РИС на растущих дислокационных петлях. 

Пространственное распределение уровня сегрегации на дислокацион-
ной петле является источником дополнительной информации о роли ва-
кансионных и межузельных механизмов в процессах сегрегации. Поля 
напряжений сжатия и растяжения на межузельной петле пространствен-
но сепарируют входящие потоки вакансий и межузлий. Вакансии притя-
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гиваются к петле вдоль ее нормали, в то время как межузлия имеют тен-
денцию приближаться к дислокационной петле через район растяжения 
упругого поля напряжений, который располагается с наружной стороны 
дислокации у плоскости петли. Если предположить сильный вклад в РИС 
потока межузельных атомов, то растворенные атомы, транспортируемые 
к стоку, будут обогащаться в плоскости петли как раз снаружи дислока-
ционной петли. 

Можно предположить, что уровень сегрегации на дислокационных 
петлях изменяется в процессе эволюции общей дефектной структуры. На 
первых стадиях облучения аустенизированной нержавеющей стали дис-
локационные петли являются основными стоками для точечных дефек-
тов, однако с развитием дислокационной сетки петли должны коалесци-
ровать с дислокационной сеткой, которая будет снижать сегрегацию на 
дислокационных петлях на исследуемых стадиях развития дефектной 
структуры. В процессе эволюции образуется определенный поток избы-
точных межузлий, который существует перед установлением стационар-
ных условий. Этот излишек межузлий может оказывать влияние на уро-
вень сегрегации дислокационных петель, образующихся в процессе пе-
реходного периода, по сравнению с петлями, формирующимися под воз-
действием стационарных потоков точечных дефектов. В связи с этим 
возможно, что дислокационные петли, существующие при высоких 
уровнях повреждений, маскируют первоначальное зарождение петель и 
поэтому период роста может не показывать прямой связи с наблюдае-
мыми композиционными флуктуациями. 

Следует учитывать, что роль всех описанных сегрегационных меха-
низмов естественно изменяется в процессе облучения. Нельзя сравнивать 
петлю в начале облучения, на завершающей стадии инкубационного пе-
риода и на стадии стационарного распухания. 

Эффекты сегрегации в ферритных сталях. Наблюдаемые эффекты 
сегрегации в ферритных сталях также определенным образом можно 
связать с различиями в величине атомных радиусов компонентов и при-
месных атомов по сравнению с основным компонентом этих сталей – 
железом. В табл. 3.1 представлены данные по параметрам несоответст-
вия для α-Fe, на основании которых можно делать определенные выводы 
о механизмах сегрегации интересующих элементов. 

Экспериментально установлено, что на нейтральных стоках имеет 
место обеднение по хрому, молибдену, ванадию и обогащение по крем-
нию. 
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Хром для α-Fe является надразмерным атомом (δ = +4,4, табл. 3.1), а 
также быстро диффундирующим элементом. 

 
Таблица 3.1 

Параметры несоответствия для различных элементов, растворенных в α-Fe 

Элемент Объемное несоответствие, δ 
P 
Si 
Ni 
Cr 
V 

Mo 
Mn 

-13,2 
-7,9 
+4,9 
+4,4 
+10,5 
+27,5 
+4,9 

 
Обеднение хрома на границах зерен объясняется тем, что хром, явля-

ясь надразмерным атомом, сегрегирует от границы по вакансионному 
механизму в соответствии с обратным эффектом Киркендалла или обра-
зует мобильный комплекс межузлие–примесный атом и также сегрегиру-
ет от границы. 

Аналогично объясняется поведение других технологически важных 
атомов – Мо и V. 

Атомы Мо и V также надразмерные (δМо = +27,5, δV = +10,51) и обла-
дают более высокой диффузионной подвижностью, чем железо. Наблю-
даемое обеднение этими элементами границ зерен связывается с дейст-
вием вакансионного обратного эффекта Киркендалла и механизма сла-
бой связи атомов примесей с потоком межузлий. 

Принципиальный интерес представляет вопрос о распределении Ni в 
ферритных сталях, так как перераспределение Ni в таких сложных сис-
темах не всегда можно фиксировать. Никель – предельный надразмер-
ный растворимый атом в α-железе (размерное несоответствие составляет 
всего +1,1), поэтому дискуссионным остается вопрос, является ли никель 
более быстрым или более медленным диффузантом, чем железо в решет-
ке ферромагнитного α-железа. Поведение никеля на нейтральных стоках 
может объясняться традиционным механизмом сегрегации, если никель 
является более медленно диффундирующим элементом, чем α-железо, 
или если имеется возможность связи атомов Ni с вакансионным потоком, 
что проблематично. 

Результаты по изменению концентрации Ni в процессе облучения 
(обогащение на преференциальных петлях типа а <100>, слабое обедне-
ние на границах зерен, заметное обеднение границ карбидных выделений 



 94

МС-матрица) предполагают, что никелем обогащаются все межузельные 
стоки, а обедняются предпочтительно вакансионные стоки. 

Эти результаты показывают, что поведение Ni в ферритных сталях 
значительно отличается от его поведения в аустенитных сталях, в кото-
рых на стоках обязательно происходит обогащение никелем, а также 
кремнием. 

Сегрегационное поведение концентрационной зависимости никеля 
может быть объяснено при рассмотрении процессов взаимодействия 
атомов никеля с вакансиями и межузлиями. Взаимодействие никеля с 
межузлиями может приводить к обогащению никеля на межузельных 
стоках, а транспортировка никеля в обратном вакансионному потоку на-
правлении может аннулировать распад на нейтральных стоках и изме-
нить в обратную сторону распад на вакансионных стоках. 

Разница в поведении никеля в аустенитных и ферритных сталях мо-
жет быть связана с различием в относительном размере атома относи-
тельно матрицы. В аустенитных сплавах Ni – подразмерный элемент, по-
этому предполагается, что он сильно взаимодействует с межузлиями. В 
этом случае обогащение никелем происходит даже на стоках с ваканси-
онным предпочтением, так как они все равно поглощают межузлия. В 
ферритных сталях ситуация несколько изменяется: так как размер атомов 
никеля очень близок к размеру атомов матрицы, взаимодействия с то-
чечными дефектами становятся более слабыми и сложными. 

Наблюдаемое обогащение кремнием на границах зерен объясняется 
тем, что в растворе  α-Fe  кремний  является  подразмерным  атомом 
(δ = -7,9), а также более быстрым диффузантом, чем железо. Эти два 
фактора свидетельствуют о том, что γ-обогащение по кремнию на стоках 
связано с формированием комплексов межузлие–примесный атом. 

Эффект температурной зависимости сегрегации, как и в аустенитных 
сталях, объясняется различием в поведении вакансий при изменении 
температуры облучения. При низких температурах (~350 °С имеет место 
лишь незначительная сегрегация, поскольку вакансии остаются относи-
тельно неподвижными. Их концентрация становится больше и, соответ-
ственно, большинство межузлий рекомбинирует с вакансиями скорее, 
чем диффундируют к границам и другим стокам дефектов. Это затрудня-
ет формирование потока точечных дефектов. 

При облучении стали в области температур (~450 °С) вакансии стано-
вятся подвижными, мигрируют к стокам. Из-за снижения степени взаим-
ной рекомбинации межузлия образуют поток к границам, а это приводит 
к интенсификации сегрегационных эффектов. 
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Пик сегрегации наблюдается при 500°С, а дальнейшее повышение 
температуры до 600°С опять приводит к снижению количества сегреги-
рующего элемента уже из-за эффективной диффузии Сr от обогащенного 
района. 

Резюмируя, можно сказать, что смысл сегрегации в ферритных спла-
вах может быть предсказан размерным фактором: надразмерными ато-
мами границы обедняются, подразмерными – обогащаются. Двойствен-
ное поведение Ni необходимо рассматривать в зависимости от типа сто-
ка. 

Рафинирование. Одной из традиционных и важнейших задач совре-
менной металлургии является очистка (иначе называемая рафинировани-
ем) первичных (черновых) металлов от примесей. Особо чистые мате-
риалы необходимы для получения сплавов с заранее заданными свойст-
вами, ионной имплантации, легирования полупроводников, нанесения 
проводящих покрытий в технологиях электронного машиностроения. В 
основе большинства методов рафинирования (пирометаллургических, 
электролитических и химических) лежит различие некоторых свойств 
рафинируемых элементов: температур плавления, плотности и других. 
Для рафинирования благородных металлов (называемого аффинажем) 
также существуют свои специальные методы. Однако они достаточно 
сложны, энергоемки и не всегда обеспечивают заданное качество рафи-
нирования. Здесь успешным оказалось применение лазеров и пучков за-
ряженных частиц. Например, лазерное импульсное облучение использо-
валось для разделения элементов в сплавах. Однако, для реализации та-
кого процесса необходимо обеспечить высокую степень чистоты по-
верхности сплава до обработки. Кроме того, недостатком такого способа 
является малая глубина обработки (~ 0,1 мкм). Более высокое качество 
рафинирования обеспечивала комбинированная электронно-лучевая 
плавка меди в высоком вакууме с последующей перекристаллизацией из 
расплава. Но для осуществления этого способа необходимы высокий ва-
куум и несколько электронных пушек для плавки металла, а кристалли-
зация металла из расплава не всегда давала требуемого качества рафини-
рования. Это качество можно повысить, используя электронное облуче-
ние. При этом варьируемыми внешними факторами являются: 1) пара-
метры электронного облучения: энергия частиц E; плотность тока j; ин-
тегральный поток Ф; 2) угол между осью пучка и облучаемой поверхно-
стью φ; 3) температура образца, регулирование которой обеспечивалось 
выбором режима обдувки передней и задней поверхностей образца 
инертным газом. Выходным оптимизируемым параметром – степень 
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чистоты получаемого материала (качество рафинирования). Поперечные 
размеры образцов при однородном облучении всей поверхности на каче-
ство рафинирования не влияли, а их толщина определяла время процес-
са. Наилучшие результаты получены при: E = 2-10 МэВ; j = 10-100 
мкА/см2; Ф = 1016-1017 см-2; φ = 80-100°; температура в центре образца 
600-800 °С. Выбор указанных режимов облучения обусловливался сле-
дующим. Минимальная энергия электронов 2 МэВ является пороговой. 
Верхняя, 10 МэВ, определяет максимально допустимый градиент темпе-
ратуры. Нижний предел j = 10 мкА/см2 создает минимальную требуемую 
температуру, верхний, 100 мкА/см2, обоснован тем, что при больших 
плотностях образцы начинают плавиться. Значение Ф = 1016-1017 см-2 
связано с тем, что при меньших дозах рафинирование еще не закончено, 
а дозы выше 1017 см-2 практически не влияют на его качество. Диапазон 
углов поверхности к пучку 80-100° подтвержден экспериментально: ему 
соответствует максимальная эффективность рафинирования. Обдув об-
разца потоком инертного газа при облучении охлаждает поверхность, 
способствует созданию градиента температуры и предотвращает радиа-
ционную коррозию поверхности. 

После облучения обычно материал подвергается механической обра-
ботке. В случае если на поверхность вышел чистый материал, то он уда-
ляется, затем сошлифовывается слой концентрированной примеси и об-
лучение повторяется. Если на поверхность вышла примесь, то вначале 
сошлифовывается ее слой, затем снимается слой чистого материала и об-
лучение повторяется до полного рафинирования всего образца. 

Рассмотренный способ производит рафинирование без расплавления 
материала. При этом имеет место радиационно-стимулированный про-
цесс (эффект) расслаивания материала, т.е. выход одного элемента на 
поверхность и миграция другого вглубь. Последнее обусловлено двумя 
взаимосвязанными процессами. Во-первых, в зависимости от сечения 
рассеяния электронов пучка разные атомы получают различные импуль-
сы: атомы с большим сечением смещаются вглубь образца, с меньшим – 
мигрируют к поверхности. Во-вторых, распределение поглощенной дозы 
имеет максимум на глубине (0,2-0,3)R0, где R0 – средний пробег электро-
нов данной энергии, которому соответствует максимальная температура. 
Варьируя плотность тока и скорость обдува поверхности, можно создать 
значительные градиенты температуры (до 2000 К/см), вызывающие пе-
рераспределение элементов – более подвижные атомы смещаются к хо-
лодному концу (к поверхности), менее подвижные – к горячему. После 
облучения в течение 40 мин нихрома (Ni – 50%, Cr – 50%) электронами 
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(E = 10 МэВ; j = 60 мкА/см2) с одновременной обдувкой потоком азота 
облучаемой (передней) и задней поверхности на внешней поверхности 
образца образовался слой хрома толщиной ~ 20 мкм и средней концен-
трацией 99,9 %, затем следовала зона смешанного состава ~ 50 мкм, за 
которой был слой никеля ~ 25 мкм и концентрацией 99,9 %. 

Экспериментально установлено, что радиационно-стимулированное 
рафинирование применимо практически для всех твердых элементов 
таблицы Менделеева и ряда химических соединений. При этом рафини-
рование производят при низких температурах без расслаивания материа-
лов, степень же чистоты получаемого материала достигает 99,9 %. Невы-
сокая энергоемкость и универсальность в сочетании с высоким качест-
вом рафинирования позволяет использовать этот способ в современных 
промышленных технологиях. 

Геттерирование. Под геттерированием обычно подразумевается 
процесс удаления неконтролируемых примесей и дефектов из активной 
зоны пролупроводниковых приборов и их перемещение в пассивные об-
ласти. Для этого в пассивных областях пластин или приборов формиру-
ются либо специальные стоки и центры преципитации геттерируемой 
примеси (релаксационное геттерирование), либо создаются условия для 
повышенной растворимости этой примеси (сегрегационное геттерирова-
ние). При этом геттерируемые примеси или удаляются из приповерхно-
стного рабочего слоя пластины в ее объем (внутреннее геттерирование), 
или удаляются с рабочей поверхности и объема на тыльную нерабочую 
сторону пластины (внешнее геттерирование на тыльную сторону). 

В последние годы значительное внимание уделялось разработке про-
цессов геттерирования с использованием высокодозной ионной имплан-
тации различных элементов – B, C, N, Ne, Si, Ar, H, He. Основным дос-
тоинством данного метода геттерирования является точность и воспро-
изводимость при создании геттерирующих областей в непосредственной 
близости от активных слоев полупроводниковых приборов. Это позволя-
ет уменьшить дистанцию диффузии геттерируемых примесей на стоки, 
снизить температуру и длительность процесса геттерирования и повы-
сить эффективность удаления неконтролируемых примесей. Следует от-
метить, что сравнение технологии геттерирования при использовании 
имплантации различных ионов показало, что применение имплантации 
ионов водорода или гелия в режиме формирования скрытых пористых 
слоев имеет ряд преимуществ. К этим преимуществам относятся просто-
та создания глубоко скрытых геттерирующих слоев с использованием 
страндартных низкоэнергетичных ускорителей, малая степень радиаци-
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онного повреждения активных рабочих слоев в кристалле над геттери-
рующим слоем и высокая эффективность геттерирования. Высокая эф-
фективность геттерирования в случае пористых слоев объясняется нали-
чием большой внутренней поверхности пор с ненасыщенными химиче-
скими связями, на которые и происходит эффективный захват примес-
ных атомов. 

Геттерирование примесей металлов, наиболее часто загрязняющих 
активные слои полупроводниковых приборов, позволяет снизить дегра-
дацию их электрических характеристик. В качестве примера рассмотрим 
геттерирование меди в кремнии. Пористый слой создавался на глубине 
~ 1 мкм под поверхностью пластин Si(100) после имплантации протонов 
с энергией 100 кэВ, дозой 3,2·1016 см-2. Медь была имплантирована в ту 
же поверхность пластин при энергии 70 кэВ и дозе имплантации 3·1015 
см-2, что обеспечивало ее локализацию в приповерхностном слое толщи-
ной ~ 0,1 мкм. В процессе постимплантационного отжига медь перерас-
пределялась с поверхности кристалла на внутреннюю поверхность пор в 
нарушенном слое. С повышением температуры отжига количество меди, 
локализованной у поверхности, уменьшалось, а в пористом слое – воз-
растало и при 780 ºС превышало 95 % всей имплантированной меди. 
Следует отметить, что в равновесных условиях при 780 ºС примерно 
треть имплантированной меди могла бы раствориться в пластине крем-
ния, обеспечив среднюю концентрацию на уровне растворимости меди 
~3·1016 см-3. Тем не менее почти вся медь была прогеттерирована порис-
тым слоем, заполнив внутреннюю поверхность пор и даже образовав в 
порах объемную фазу Cu3Si. 

Сравнение эффективностей геттерирования железа с использованием 
внутреннего геттерирования и геттерирования скрытыми пористыми 
слоями, созданными имплантацией ионов гелия с энергией 1,5 МэВ, вы-
явило ряд преимуществ в последнем случае: 1) пористый слой может 
быть сформирован в непосредственной близости от рабочей поверхно-
сти; 2) поры в пористом слое образуют плотную квазинепрерывную сис-
тему геттерирующих стоков в отличие от рассредоточенных по объему 
пластины центров внутреннего геттерирования; 3) в порах геттерирова-
ние примесей происходит как за счет их захвата на ненасыщенные связи 
на внутренней поверхности пор, так и за счет образования и роста сили-
цидов металлов. 

Первые два преимущества обеспечивают ускоренную кинетику гет-
терирования металлических примесей из-за малой дистанции диффузии 
примесей к геттерирующему пористому слою. Третье преимущество по-
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зволяет уменьшать концентрацию геттерируемой примеси до сущест-
венно меньших значений по сравнению со случаем внутреннего геттери-
рования. Физический механизм внутреннего геттерирования не может 
обеспечить снижение концентрации металлических примесей ниже 
уровня их равновесной растворимости в кристалле, так как уменьшение 
концентрации примеси в рабочем слое пластин происходит за счет обра-
зования и роста силицидов металлов на внутренних геттерирующих сто-
ках (включения SiO2). Это возможно лишь в случае, когда исходная кон-
центрация примесей в кристалле превышает предел равновесной раство-
римости при заданной температуре геттерирующего отжига. При гетте-
рировании примесей пористым слоем помимо образования силицидов 
геттерируемая примесь захватывается ненасыщенными связями на внут-
ренней поверхности пор, то есть работает дополнительный механизм 
геттерирования – хемосорбция. Действие этого механизма не зависит от 
исходной концентрации геттерируемой примеси в кристалле, что обес-
печивает возможность снижения концентрации металлических примесей 
в рабочем слое пластин существенно ниже предела их растворимости. 
Все это делает технологию геттерирования с использованием пористых 
слоев более эффективной в сравнении с методами внутреннего геттери-
рования. 

Таким образом, метод геттерирования примесей с использованием 
скрытых пористых слоев является наиболее эффективным при геттери-
ровании примесей металлов в полупроводниковых пластинах. Он может 
быть также с успехом использован как для внешнего геттерирования 
примесей на тыльную сторону пластин, так и для локального геттериро-
вания примесей из приборной зоны интегральных схем на близкораспо-
ложенные стоки. 

 

3.3. ФАЗОВЫЕ  ПРЕВРАЩЕНИЯ 

Аустенитные стали. Существующая в настоящее время классифика-
ция выделений вторых фаз в аустенитных сталях (радиационно-
индуцированные, радиационно-модифицированные и радиационно-
стимулированные) хорошо отражает физику их формирования и эволю-
цию в процессе облучения. 

Одним из важных следствий распада гомогенного твердого раствора 
в облучаемом материале является зарождение и рост новых выделений 
вторых фаз и модификация композиций фаз, существующих до облуче-
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ния. Очевидно, что РИС является ключевым моментом в поведении вы-
делений под облучением в связи с изменением матричной композиции 
вблизи стоков. 

Влияние облучения на поведение выделений подразделяется на две 
категории: 

1) модификация фаз, существовавших в материале перед облучением 
(т.е. ускорение, замедление, растворение или изменение композиции вы-
делений, сформировавшихся в процессе первоначальной термообработки 
или последующего термического старения); 

2) образование новых неравновесных выделений (т.е. радиационно-
индуцированных), появление которых в материале можно связать глав-
ным образом с РИС на дислокационных петлях, границах зерен, межфаз-
ных границах матрица-выделение. 

Особый интерес представляет образование в результате РИС в иссле-
дуемых сталях фаз, не ожидаемых (не предусмотренных) из диаграмм 
для равновесного состояния, и которые являются лишь результатом об-
лучения – это γ'-фазы, G-фазы, фосфиды. 

В частности, G-фаза (представитель группы радиационно-
индуцированных выделений) представляет собой двойной силицид сте-
хиометрического состава А6М12Х7, где A = Ti, Cr, Mn; M = Ni, Fe; X = Si, 
B, C. G-фаза имеет кубическую решетку Fm3m, с параметрами от 1,115 
до 1,145 нм в зависимости от исходного состава. Эта фаза обогащена ни-
келем и кремнием подобно γ'-фазе, но относительное содержание крем-
ния в G-фазе ниже, чем в γ'-фазе. Результаты последних лет дают осно-
вание утверждать, что G-фаза является одной из основных фаз, обра-
зующихся в процессе облучения данного типа сталей и определяющих 
их радиационную стабильность. G-фаза формируется в процессе облуче-
ния нейтронами в быстром реакторе и при облучении тяжелыми ионами, 
с небольшими вариациями в химическом составе. Наиболее характерной 
для морфологии выделений G-фазы является пруткообразная и глобу-
лярная форма. Размер и концентрация частиц G-фазы могут изменяться в 
широких пределах, различаясь в одном и другом месте, что отражает из-
менения в локальном составе сталей.  

Выделения G-фазы являются преобладающей фазой в Ti и Nb-
модифицированных аустенитных сталях в процессе нейтронного облу-
чения. В таких сталях G-фаза формируется в широком температурном 
интервале – 400-650 °С. Очень важно то, что G-фаза остается стабильной 
с увеличением дозы. Такие выделения формируются легче в отожженных 
сталях, чем в холоднообработанных. Это свидетельствует о том, что 
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формирование G-фазы замедляется с увеличением концентрации стоков 
точечных дефектов. 

Формирование G-фазы, наблюдаемое в широком температурном ин-
тервале в процессе нейтронного облучения, и морфология G-фазы, очень 
чувствительны к температуре и изменяются с колебаниями Тобл – увели-
чение температуры приводит к изменению состава в сторону повышения 
содержания никеля и понижения содержания кремния.  

Карбиды МС (NbC, TiC, VC и т.д.) являются представителями сле-
дующей группы выделений – радиационно-модифицированных, скорость 
формирования которых изменяется в процессе облучения, но компози-
ция которых изменяется незначительно по сравнению с термически об-
разованными выделениями. 

Обязательное наличие в композиционном составе исследуемых ста-
лей сильных карбидообразующих элементов – главным образом ниобия 
и титана, вводимых как для увеличения сопротивления ползучести и 
уменьшения образования коррозионных трещин, так и для снижения ра-
диационного распухания и гелиевого охрупчивания, приводит к образо-
ванию в структуре материала выделений карбидов (карбонитридов) МС. 
Эти выделения (NbC, TiC, VC и т.д.) могут быть крупнозернистыми 
(первично остались нерастворенными в процессе обработки в растворе) и 
мелкодисперсными выделениями, содержащими небольшие, но изме-
ряемые количества кремния. 

Мелкие внутризеренные (вторичные) карбидные выделения являются 
следствием облучения, так как мелкие внутризеренные выделения не ха-
рактерны для состаренных, обработанных в растворе аустенитных ста-
лей. 

В стабилизированных аустенитных сталях, обработанных на твердый 
раствор, эти обычно крупные (до 1 мкм) карбиды (карбонитриды) явля-
ются главным образом сфероидальными выделениями, очевидно не рас-
творимыми в процессе термообработки (первичные карбиды). Карбиды 
МС имеют кубическую структуру типа B1 Fm3m c четырьмя металличе-
скими атомами в единичной ячейке и параметром решетки a = 0,443 нм 
(NbC), а = 0,442 нм (TiC), а = 0,445 нм (VC). Часть атомов углерода в 
этих карбидах может быть частично замещена атомами азота, кислорода, 
т.е. в общем виде эти выделения следует классифицировать как MX, где 
X = [C, О, N], но для унификации изложения эти карбонитриды будем 
называть МС. Зарождение этих выделений происходит, как правило, на 
дислокациях или дефектах упаковки. 
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Наличие муарового узора на электронно-микроскопическом изобра-
жении выделения NbC свидетельствует о его высокой когерентности с 
матрицей (рис. 3.9). 

 

 
Рис. 3.9. Выделения МС в стали ЭИ-847. 

а – первичные карбиды Cr3+, Е = 3 МэВ, Тобл = 625 °С, D = 2 сна; б – вторичные карбиды 

 
Образующиеся в процессе облучения вторичные карбиды МС, попу-

ляции которых распределены главным образом по телу зерен, очень мел-
кодисперсны и имеют высокую концентрацию. 

В процессе нейтронного облучения стали Х18Н10Т первичные кар-
бонитриды обогащаются никелем и кремнием, а вторичные (радиацион-
но-индуцированные) не претерпевают значительного изменения состава. 
При облучении не происходит инфильтрация никеля и кремния в пер-
вичные выделения МС. 

Основными карбидообразующими элементами в используемых в на-
стоящее время в активных зонах реакторов аустенитных сталях являются 
титан и ниобий. Сейчас предполагается использовать для этих же целей 
ванадий и цирконий. Ключевым вопросом поведения выделений являет-
ся их термическая и радиационная стабильность. 
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Вторичные радиационно-индуцированные выделения сформирова-
лись как когерентные выделения, и вплоть до потери когерентности этот 
состав остается практически неизменяемым. После потери когерентности 
эволюция вторичного выделения подобна первичным МХ-выделениям. 

η-Фаза (М6С) является другим представителем радиационно-
ускоренной фазы. Большинство частиц развивается в форму ромбоэдри-
ческих дисков, имеющих по отношению к матрице ориентацию куб в ку-
бе или двойникованную ориентацию. Их кристаллография следующая: 
кубическая, Fd3m, E93, объемное несовпадение с γ-матрицей (0,1), и это 
значит, что данная фаза обладает очень когерентной поверхностью раз-
дела с матрицей. Основными особенностями в составе этих фаз при об-
лучении являются увеличение количества кремния и его содержание по 
сравнению с термическим старением. Важно то, что в процессе нейтрон-
ного облучения существенное формирование выделений η-фазы проис-
ходит при значительно более низких температуpax (по сравнению с ори-
гинальной сталью) при сравнимых периодах экспозиции. 

Спектр выделений вторых фаз в облученных аустенитных сталях су-
щественно шире, но описанные выше выделения, имея высокую объем-
ную долю, являются основными выделениями, которые оказывают влия-
ние на эволюцию микроструктуры и состава. При более высоких темпе-
ратурах в дополнение к упомянутым выше фазам наблюдались такие 
термически стабильные фазы, не обладающие хорошей когерентностью с 
матрицей: фазы Лавеса, σ- и χ-фазы. По всей видимости, при этих темпе-
ратурах радиационно-обусловленная сегрегация не оказывает сущест-
венного влиянии на стабильность второй фазы. 

Следует отметить различное поведение выделений вторых фаз при 
облучении в реакторах с различным спектром, что приводит к разнице в 
наработке гелия. Влияние гелия может быть выявлено при облучении на 
ускорителях тяжелых ионов с дополнительной инжекцией гелия или при 
двойной имплантации. 

В частности, микроструктуры облученных сталей типа 316, модифи-
цированных добавками кремния и титана, показывают сильное влияние 
гелия на стабильность выделений МС-фазы и на взаимодействие между 
МС- и G-фазами. В образцах без гелия концентрация выделений МС 
имеет максимум при 40 сна, мелкие МС-выделения затем растворяются в 
пользу крупных частиц G-фазы, которая преобладает в микроструктуре. 
При совместном внедрении гелия плотность МС-частиц намного выше, 
чем в образцах без гелия. Формируется довольно мало крупных и изоли-
рованных частиц G-фазы, т.е. гелий не только обусловливает обильное 
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формирование пузырьков и пор, но также значительно замедляет замену 
МС-фазы G-фазой, т.е. уменьшает радиационно-индуцированную сегре-
гацию. 

Таким образом, гелий может одновременно увеличивать концентра-
цию стабильных пор и уменьшать радиационно-индуцированную сегре-
гацию атомов растворенного вещества и образование выделений. Логи-
ческим объяснением такой картины является то, что введение гелия свя-
зано с возрастанием концентрации стоков точечных дефектов (пор и пе-
тель). Это, в свою очередь, увеличивает рекомбинацию точечных дефек-
тов на стоках и, соответственно, уменьшает их концентрацию в матрице. 
Следовательно, потоки точечных дефектов и ассоциируемые потоки рас-
творенных атомов к стокам сокращаются, что замедляет радиационно-
индуцированную сегрегацию и формирование выделений. Дальнейшее 
уменьшение сегрегации и фазовыделения возникает из того факта, что 
фиксированное количество атомов твердого раствора теперь должно 
распределяться между большим количеством стоков. 

Ферритные стали. Классификация выделений вторых фаз в феррито-
мартенситных сталях выражена менее отчетливо по отношению к аусте-
нитным сталям, что связывается с неадекватным поведением хрома. 

В частности, в температурном интервале 350-425 °С (ионы Сr3+, Е = 3 
МэВ, D = 10 сна и выше, сталь ЭП-450) облучение приводит к образова-
нию большого количества мелкодисперсных выделений второй фазы. 
При температуре облучения 350 °С концентрация их достигает ~5·1017см-

3, а размер – ~ 1,5-2 нм. Их наноразмерность максимально затрудняют 
идентификацию наблюдаемой фазы. С ростом температуры облучения 
(400 °С) концентрация выделений второй фазы несколько падает (до 1017 
см-3), а размер увеличивается (до 5-10 нм). Выделения гомогенно распре-
делены по ферриту и сорбиту. Большинство выделений обладает муаро-
вым узором, что свидетельствует о когерентности второй фазы (рис. 
3.10). Микрорентгеновский спектр от этих выделений свидетельствует об 
обогащении их хромом. 
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Рис. 3.10. Светлопольное электронно-микроскопическое изображение вторых фаз 
а – α´-фаза в стали ЭП-450 (Cr3+, Е = 3 МэВ, D = 150 сна, Тобл = 412 °С); б – выделения фазы 
М2Х в феррите ( ЭП-450, Cr3+, Е = 3 МэВ, D = 80 сна, Тобл = 510 °С); в – мелкодисперсные 
выделения М6С в стали ЭП-823, облученной при температурах в интервале 365-385 °С до 

дозы 50,5 сна  

 
Формирование мелкодисперсной ОЦК α'-фазы (обогащенного хромом 

феррита) наблюдается также в целом ряде ферритных сталей с 9 и 12 % 
Сr, облученных в быстрых реакторах, причем отмечается чрезвычайная 
чувствительность образования α'-фазы к температуре облучения. 
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Наряду с α'-фазой, в температурном интервале 300-350 °С и дозах ~10 
сна в феррите происходит образование игольчатых выделений типа M2X, 
по составу близкой к Cr2N. Размер этих выделений растет от 50 нм при 
300 °С до 100 нм при 550 °С. Максимальное количество выделений дан-
ного типа наблюдалось при Tобл = 460 °С и дозе 150 сна, их концентрация 
при этом составляла ~ 1017 см-3. 

Облучение при температурах 500-550 °С приводит к выделению в 
феррите небольшого количества (~ 5·1013 см-3) выделений типа МС, обо-
гащенных ванадием; помимо матричного феррита они выделяются также 
на границах зерен. Размер их составляет 50-60 нм. 

Повышение температуры облучения до 550-650 °С приводит лишь к 
коагуляции зернограничных выделений типа М23С6 и М6С; образование 
радиационно-индуцированных фаз при таких температурах не отмеча-
лось. 

Наблюдаемое различие в величине инкубационного периода форми-
рование выделений α'-фазы в сплавах связано с влиянием азота на РСД. 
РСД является следствием того, что коэффициенты диффузии атомов 
пропорциональны концентрациям точечных дефектов. 

Атомы азота, активно взаимодействуя с радиационно-
индуцированными вакансиями, уменьшают движение атомов хрома к за-
родышам, идущее по вакансионному механизму. Результатом этого яв-
ляется увеличение инкубационного периода формирования выделений α-
фазы в сплаве с большим содержанием элементов внедрения. 

В феррито-мартенситных сталях главную роль в процессах РИС 
играет или сегрегация Сr, или локальное пересыщение Сr. При повы-
шенных температурах, кроме перечисленных фаз, в сталях наблюдаются 
фазы Лавеса, σ- и χ-фазы, являющиеся термически устойчивыми и не 
имеющие хорошей когерентности с матрицей. По-видимому, при этих 
температурах РИС существенно не влияет на устойчивость вторых фаз. 
Так, при облучении до дозы 50,5 сна при температурах 365-385 °С в 
структуре стали ЭП-823 образуются мелкодисперсные сферические вы-
деления типа М6С со средним размером 5 нм и концентрацией 5·1016 см-3, 
и как показано на рис. 3.10, в, их распределение является «случайным» 
как в ферритных, так и в мартенситных зернах. 

Мелкие выделения распределяются неоднородно в ферритных зернах 
c формированием небольших кластеров – карбидов М6С. Облучение в 
интервале температур 465-535 °С приводит к полному растворению су-
ществовавших до облучения плоских выделений М2Х в зернах феррита. 
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Также на границах зерен происходит некоторый рост и увеличение числа 
карбидов типа М23С6. 

Дисперсионно-упрочненные стали. Микроструктурная эволюция 
основных видов дисперсионно-упрочненных сталей под облучением 
приведена на рис. 3.11. 

 

 
Рис. 3.11. Эволюция структуры дисперсионно-упрочненных сталей под облучением 

 
Механизмы эволюции выделений вторых фаз. Потоки точечных 

дефектов, созданные в процессе облучения, которые чрезвычайно под-
вижны при исследуемых температурах, будут стимулировать эволюцию 
выделений второй фазы. Эта эволюция может происходить по несколь-
ким следующим направлениям: 1) рост выделений; 2) растворение вы-
делений; 3) инфильтрация (переход в выделение элементов твердого 
раствора) в выделениях (из выделений) других элементов (из/или) в 
твердый раствор (рис. 3.12). 

Экспериментальные результаты демонстрируют, что указанные воз-
можности динамического поведения выделений могут быть реализованы 
в аустенитных и ферритных нержавеющих сталях в различных комбина-
циях. Один из вероятных результатов таких эффектов – неожиданные 
фазовые превращения. 

Несмотря на различие в прохождении процессов радиационно-
индуцированной сегрегации в материалах аустенитного и ферритного 
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классов поведение выделений в облученных аустенитных и ферритных 
сталях имеет много общего. 

 
 

Рис. 3.12. Схема направленной микроструктурной эволюции и классификация выде-
лений при облучении 

 
Фаза MC. На начальной стадии облучения сталей, стабилизирован-

ных сильными карбидообразователями (Ti, Nb), выпадают мелкодис-
персные карбонитриды Ti или Nb. Имея большой параметр несоответст-
вия (хотя и изоморфную с матрицей решетку), фазы MC сохраняют коге-
рентность лишь при очень малых размерах. Однако по дозе этот процесс 
растянут на десятки сна, например, для стали ЭИ-847 при облучении тя-
желыми ионами карбиды NbC сохраняют свою когерентность до доз 40 
сна. С ростом дозы облучения размер выделения растет, и на определен-
ной стадии они теряют когерентное сопряжение с матрицей. В результа-
те происходит их растворение, поскольку при больших дозах облучения 
(> 80 сна) радиационно-индуцированные выделения MX не наблюдают-
ся. Первичные выделения MC имеют размер > 0,1 мкм и некогерентную 
с матрицей границу. В их составе в основном Ti или Nb, а также Mo, Fe, 
Cr. При облучении состав карбонитридов модифицируется, они обога-
щаются Ni и Si, причем с ростом дозы облучения степень обогащения 
возрастает (табл. 3.2). Различие в фазовом составе с ростом дозы облуче-
ния объясняется инфильтрацией Ni и Si в фазы MC с некогерентной гра-
ницей и фазовым переходом MC→G (рис. 3.13). 

 
Таблица 3.2 

Изменение композиции карбидов в процессе облучения 

Доза облучения 
Массовая доля элемента, % 

Фаза 
Nb Mo Fe Cr Ni Mn Si 

Без облучения 
40 сна 
100 сна 

99 
72 
11 

0,5 
2 
3 

0,3 
10 
16 

0,2 
3 
4 

- 
9 
51 

- 
- 
3 

- 
4 
12 

MC 
MC 
G-фаза 
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Рис. 3.13. Стадии трансформации выделений типа MX в процессе облучения 

 
Анализ совокупности существующих экспериментальных и теорети-

ческих результатов и литературных источников дает основание считать, 
что главными факторами, оказывающими влияние на фазовую стабиль-
ность в процессе облучения, являются: 

а) радиационно-ускоренная диффузия (РУД). Этот эффект является 
первопричиной формирования термических выделений, а также оказыва-
ет влияние на радиационную модификацию выделений и коалесценцию 
выделений под облучением; 

б) растворение выделений при каскадообразующем облучении. Этот 
эффект часто является основным дестабилизирующим фактором для вы-
делений, существующих в условиях облучения; 

в) радиационно-индуцированная сергегация атомов (РИС). Этот эф-
фект является причиной образования радиационно-индуцированных и 
радиационно-модифицированных выделений в аустенитных нержавею-
щих сталях; проявляется на стоках с «триггерным» формированием вы-
делений при превышении локального предела растворимости; 

г) эффект пересыщения точечными дефектами. Пересыщение концен-
траций вакансий и межузлий может существовать как в матрице, так и в 
фазовых выделениях в процессе облучения. Некоторые фазы могут аб-
сорбировать или испускать вакансии пропорционально их объемному 
несоответствию с окружающей матрицей; однако большинство теорети-
ческих исследований предполагает, что этот эффект сравнительно мал. 

В общем случае механизмы «а» и «б» оказывают влияние на стабиль-
ность частиц выделений вторых фаз только в процессе их формирования; 
поэтому только механизмы «в» и «г» могут объяснить образование не-
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равновесных или не ожидавшихся из диаграммы состояния фаз в процес-
се облучения. 

Существует мнение о связи стабильности MC-выделений с влиянием 
каскадов вследствие прямого воздействия каскадов. Предполагается, что 
каскадное растворение MC-выделений вместе с поглощением атомов ти-
тана G-фазой ухудшает стабильность MC-выделений в облученных ау-
стенитных сталях. В то же время, экспериментальные данные указывают 
на то, что эти эффекты, особенно влияние каскадов, недостаточны, чтобы 
вызвать нестабильность MC-выделений. 

Теоретические оценки, выполненные с использованием вычислитель-
ной модели Монте-Карло, показали, что максимальный размер выделе-
ний, которые могут быть разрушены высокоэнергетичными каскадными 
столкновениями, достаточно ограничен по сравнению с размером каска-
да – размер выделения для полного растворения составляет порядка 10 
нм. Это значит, что выделения обладают большей стабильностью, чем 
считалось ранее, и другие механизмы должны учитываться при описании 
фазовой стабильности таких выделений. 

Существует мнение, что ключевым процессом, ведущим к нестабиль-
ности мелких MC-частиц, являются сегрегационные механизмы на по-
верхности MC-выделений. Нестабильность MC выделений и превраще-
ние в M6C в процессе облучения объясняются неравновесной сегрегацией 
элементов из твердого раствора сталей, в данном случае в основном хро-
ма. 

Изменение фазового состава с увеличением дозы объясняется ин-
фильтрацией никеля и кремния в MC-фазы на некогерентной стадии эво-
люции и реализацией MC→G-перехода, где (в G-фазе) растворяются 
внедренные элементы. 

Очень важным вопросом для фазовой стабильности является влияние 
технологически важной холодной деформации на поведение выделений. 
Основной эффект холодной обработки в стали AISI-316 – сдвиг кривой 
MC-выделений к более низким дозам и смещение кривой G-фазы к более 
высоким дозам. После дозы в 100 сна остается незначительное количест-
во MC, дислокационная структура, сформированная холодной деформа-
цией, восстанавливается и в микроструктуре преобладают крупные час-
тицы G-фазы, так как в этом случае локальная концентрация растворен-
ных атомов, образованных радиационно-индуцированной сегрегацией, 
может быть достаточно высокой для того, чтобы G-фаза зародилась и 
росла. 
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Холодная деформация обеспечивает высокую плотность мест зарож-
дения для MC-выделений, и максимальная весовая фракция быстро дос-
тигается; кроме того, сегрегировавшие частицы распределяются между 
значительно более высокой плотностью мест, чем в случае аустенизиро-
ванного материала. 

Концентрация мелких MC-выделений может увеличиваться под воз-
действием холодной деформации. Холодная деформация способствует 
уменьшению скорости эволюции выделений. Влияние холодной дефор-
мации не ограничивается только увеличением степени рекомбинации то-
чечных дефектов благодаря первоначально высокой плотности дислока-
ций. Необходимо рассматривать изменение состава и структуры облу-
ченного материала в процессе облучения. Блокирование дислокациями 
потоков точечных дефектов, сокращение их концентрации и подвижно-
сти безусловно снижают скорость протекания диффузионных процессов 
перемещения атомов и замедляют сегрегационные процессы извлечения 
из матрицы мигрирующих элементов и, соответственно, выделения. 

Несмотря на разнообразие экспериментальных данных, описанных 
выше, можно выделить ряд общих черт эволюции фазового состава мно-
гокомпонентных материалов. 

Во всех случаях поведение выделения под облучением зависит от 
структуры межфазной границы и может изменяться при изменении ха-
рактера сопряжения решеток выделения и матрицы. Вследствие взаимо-
действия потоков растворенного вещества с потоками точечных дефек-
тов скорость роста выделений сильно зависит от структурного состоя-
ния, т.е. от того, содержит ли поверхность раздела (или само выделение) 
стоки для точечных дефектов. Исследованные выделения обладают раз-
личным размерным несоответствием с матрицей и, с кристаллографиче-
ской точки зрения, различным сопряжением с решеткой или матрицей. 

Установлено, что наличие в матрице сплавов выделений второй фазы 
с различной степенью сопряжения или без него приводит к перераспре-
делению потоков точечных дефектов и избирательному развитию ра-
диационно-индуцированной микроструктуры. 

После облучения до больших доз в материале сохраняются преиму-
щественно выделения, имеющие когерентные границы или границы с 
малой степенью некогерентности, причем эти выделения могут быть в 
исходных образцах либо появляются в процессе облучения. Повышенная 
устойчивость когерентных выделений объясняется тем, что когерентная 
граница не содержит дефектных мест и не поглощает точечные дефекты. 
Поэтому в окрестности когерентного выделения, расположенного вдали 
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от стоков точечных дефектов, не возникает сегрегационных эффектов, 
т.е. состав сплава под облучением не изменяется. 

Это означает, что условие устойчивости когерентных выделений не 
нарушается – термически устойчивые выделения не должны растворять-
ся под облучением. При потере когерентности (в процессе роста выделе-
ния) на межфазной границе появляются стоки точечных дефектов (на-
пример, дислокации несоответствия). Вследствие связи между потоками 
компонентов сплава и потоками точечных дефектов на межфазную гра-
ницу (обратный эффект Киркендалла) скорость роста некогерентного 
выделения изменяется. 

Для бинарного сплава условие устойчивости некогерентного выделе-
ния удобно сформулировать, введя понятие радиационно-
модифицированной некогерентной растворимости. Она определяется 
как средняя концентрация примеси, при которой скорость роста выделе-
ния обращается в ноль. Очевидно, что радиационно-индуцированная 
растворимость зависит от степени некогерентности, которая характери-
зуется плотностью стоков точечных дефектов на межфазной границе. 
При этом соотношение между термической и радиационно-
модифицированной растворимостями зависит от соотношения между 
диффузионными коэффициентами сплава. В бинарном сплаве сегрегаци-
онные эффекты приводят либо к растворению некогерентных выделений, 
либо к их ускоренному росту. Это же справедливо и для когерентных 
выделений, расположенных вблизи и на стоках точечных дефектов. 

В сплавах, содержащих три и более компонента, возникает новый 
эффект сегрегации элементов, не входящих в состав выделения. Это 
обычно происходит на границе некогерентного выделения. Инфильтра-
ция этих элементов в выделение может приводить к фазовому переходу с 
изменениями стехиометрии и типа решетки. По-видимому, именно по 
такому механизму из фосфидов и крупных карбонитридов образуются 
выделения G-фазы. 

Описанные выше механизмы эволюции фазового состава действуют в 
интервале температур, где облучение вызывает сегрегационные процес-
сы. С ростом скорости создания смещений высокотемпературная грани-
ца этого интервала сдвигается в область более высоких температур. Со-
ответственно, расширяется область устойчивости некогерентных фаз. 

В облучаемом сплаве скорости роста когерентных и некогерентных 
выделений существенно отличаются вследствие сегрегационных эффек-
тов. 
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Скорость изменения объема выделения определяется диффузией 
примеси к выделению (или от него) и каскадным растворением. Для опи-
сания разупорядочения выделений каскадами используется модель кас-
кадно-индуцированного растворения (каскадного источника) (рис. 3.14). 
Предполагается, что каскады разупорядочивают поверхностный слой 
выделения на глубину l1 и частично выбрасывают примесь в матрицу. 
При этом в приповерхностном слое выделения образуется неоднород-
ность концентрации примеси с характерным пространственным масшта-
бом l (где l1 – l порядка размера каскада). 

 

Рис. 3.14. Схема каскадно-индуцированного растворения сферического выделения 
 
Разрушение приповерхностного слоя выделения приводит к форми-

рованию обогащенного примесью слоя, в котором рождаются атомы 
примеси со скоростью g(r) (эта функция играет роль источника в диффу-
зионном уравнении для примеси). При достаточно высоких температурах 
разупорядоченные области внутри выделения быстро отжигаются и не 
оказывают влияния на эволюцию выделения. Кроме того, предполага-
лось, что при каскадном растворении структура межфазной поверхности 
раздела остается неизменной. 

Скорость изменения объема выделения, радиус R которого больше 
размера каскада, и полный поток примеси к выделению JA связаны соот-
ношением 
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где P
AC  – концентрация примеси в выделении; R

AC  – концентрация приме-
си на границе выделения; γ – количество разупорядоченных атомов на 
одну подвижную пару Френкеля; K – скорость генерации свободно-
мигрирующих точечных дефектов. Второе слагаемое описывает каскад-
ное растворение и связано с интенсивностью каскадного источника: 

 



R

R
A

P
A CCRKldrrrg )()( 2

1
2  . (3.13) 

Из-за связи между потоком примеси и потоками точечных дефектов 
скорость роста выделения зависит от того, содержит ли поверхность раз-
дела (или само выделение) сток для дефектов. 

Когерентные выделения с идеальной границей не содержат стоков 
точечных дефектов. Поэтому концентрационные профили диффунди-
рующих веществ около изолированных когерентных выделений опреде-
ляются следующими уравнениями: 

 0 jji , )(rgdivjA  , (3.14) 

 R
ARrA CC  , nnn CC  , n = A, i, ν. (3.15) 

Из решения этих уравнений можно получить полный поток раство-
ренного вещества к выделению JA, следовательно, скорость роста коге-
рентного выделения: 
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где coh
irr
AD  – коэффициент взаимной диффузии под облучением вблизи ко-

герентного выделения. 
Средняя концентрация примеси, при которой dR/dt = 0, аналогична 

равновесной растворимости примеси и является пределом растворимости 
примеси по отношению к когерентным выделениям. Ее также называют 
кинетически равновесной когерентной растворимостью. С точностью 
до членов второго порядка малости по отношению l/R кинетически рав-
новесная когерентная растворимость имеет вид 
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где Dmix = 0,5 ll1 γ K имеет смысл коэффициента атермической диффузии 
за счет каскадного перемешивания; e

AC  – термическая растворимость. 
Уравнения (3.16) и (3.17) показывают, что условие устойчивости коге-
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рентных выделений зависит от интенсивности каскадного перемешива-
ния, т.е. от параметров каскада, а, следовательно, типа облучения. При 
этом сегрегационные эффекты не существенны. 

В случае некогерентных выделений, в приближении малой объемной 
доли стоков концентрационные профили примеси точечных дефектов 
около выделения удовлетворяют уравнениям 

 Kdivjn  , n=i, ν, )(rgdivjA  , (3.18) 

 R
ARrA CC  , nnn CC  , n = A, i, ν. 

Некогерентное выделение является стоком точечных дефектов, по-
этому на нем поддерживаются равновесные значения концентраций то-
чечных дефектов: 

 e
Rr CC   , 0RriC . 

В предельном случае СA << 1, и dAν = dBν можно получить аналитиче-
ское решение этих уравнений, из которых получаем скорость роста неко-
герентного выделения: 
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где 
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– радиационно-модифицированная некогерентная растворимость. Ве-
личина φ описывает влияние сегрегации на рост выделения. При λ > 1 
примесь мигрирует к стокам, в результате растворимость примеси 
уменьшается (φ < 1). Каскадное перемешивание (второе слагаемое в 
скобках (3.21)) всегда приводит к повышению растворимости примеси. 

Таким образом, условия устойчивости выделений существенно зави-
сят не только от вида облучения, но и от типа межфазных границ. 

Описанные выше результаты были получены в приближении слабой 
рекомбинации, когда сегрегация не влияет на устойчивость когерентных 
выделений. 
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В случае сильной рекомбинации критерий стабильности когерентных 
выделений может измениться, поскольку из-за разницы в скоростях ре-
комбинации в выделении и матрице возникают направленные потоки то-
чечных дефектов к когерентным выделениям (или от них). Это значит, 
что под действием облучения вблизи от когерентного выделения также 
существуют сегрегационные потоки легирующих элементов. Однако в 
отличие от некогерентных выделений направление этих потоков зависит 
от направления потоков точечных дефектов, которое определяется зави-
симостью между свойствами матрицы и выделений. Сегрегационные по-
токи легирующих элементов, обусловленные рекомбинацией точечных 
дефектов, могут существенно влиять на устойчивость выделения, напри-
мер, могут стабилизировать когерентные выделения термически нерав-
новесных фаз, либо приводить к модификации химического состава фаз 
с последующим фазовым превращением в выделение с другим типом 
решетки. 

В рассматриваемой модели когерентные и некогерентные выделения 
идеализированы: считаем, что поверхности раздела матрицы полностью 
упорядоченные или разупорядоченные поверхности. Существует широ-
кий спектр полукогерентных поверхностей раздела с некоторой степе-
нью упорядочения. Очевидно, что когда несовершенство полукогерент-
ной границы уменьшается, влияние радиационно-индуцированной сегре-
гации на рост выделения также уменьшается. 

Наиболее стабильными под облучением являются выделения, обла-
дающие хорошим кристаллографическим сопряжением с матрицей. 

Состав некогерентного выделения под облучением изменяется. С 
ростом дозы облучения некогерентное выделение либо растворяется, ли-
бо трансформируется в выделение с малой степенью некогерентности. 
Рассматриваемая физическая модель не учитывает разупорядочения вы-
делений, растворение каскадами смещений и поэтому справедлива при 
достаточно высоких температурах, когда основным механизмом потери 
фазовой стабильности является радиационно-индуцированная сегрега-
ция. Предлагаемые механизмы сегрегации примеси к некогерентным вы-
делениям показаны на рис. 3.15. 
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Рис. 3.15. Схема механизма радиационно-стимулированной (принудительной) ин-
фильтрации элементов, сегрегирующих на некогерентную межфазную границу; J  
– поток вакансий; 

mkJ ,  – поток атомов сорта k и m от границы по вакансиям; i
mkJ ,  – 

поток атомов сорта k и m к границе по межузлиям 
 
Известно, что некогерентные границы (и полукогерентные) состоят 

из зоны когерентности между матрицей и второй фазой и из дефектных 
районов, содержащих дислокации несоответствия, скопления точечных 
дефектов и др. Существование на границе поверхности раздела таких 
дефектных районов может служить стимулятором для радиационно-
стимулированных процессов, так как эти дефектные учатстки поглощают 
точечные дефекты. 

Примеси, которые мигрируют к границе поверхности раздела через 
межузельный механизм и аннигилируют на поверхностях раздела дисло-
каций, могут мигрировать в соседнюю фазу, если на эту дислокацию од-
новременно приходит вакансия. В соответствии с этим механизмом про-
исходит впрыскивание атомов твердого раствора в выделение. Известно, 
что никель практически не растворим в карбидах NbC, TiC, но как ре-
зультат описанного выше механизма происходит принудительное леги-
рование этих карбидов никелем. 

 

3.4. РАСПУХАНИЕ  И  ПОРООБРАЗОВАНИЕ 

Для зарождения и роста пор в облучаемом материале необходимо, 
чтобы выполнялись три условия: 
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1) термодинамическое условие – достаточно высокое вакансионное 
пересыщение; 

2) кинетическое условие – достаточно высокая подвижность вакан-
сий и решеточных атомов, обеспечивающая приход вакансий к позициям 
роста пор в решетке и уход атомов из позиций роста пор в решетке; 

3) условие стабилизации трехмерного вакансионного скопления – 
действие сил, препятствующих разрушению трехмерного вакансионного 
скопления до дислокационной петли. 

Выполнение перечисленных условий в свою очередь зависит от 
структурного состояния материала, энергетических характеристик де-
фектов структуры (энергии образования и миграции точечных дефектов, 
энергии взаимодействия дефектов в структуре, энергии дефектов упа-
ковки и т. д.) и параметров облучения (температуры облучения, сорта и 
энергии бомбардирующих частиц, интенсивности потока и интегрально-
го потока), что обусловливает зависимость поведения материалов под 
облучением от этих факторов. 

Соотношение между изменением объема, обусловленным развитием 
пористости, температурой, структурным состоянием и дозой можно за-
писать в виде трех сомножителей: 

 )()( DJTfS  , (3.22) 

где f(T) представляет собой зависимость распухания S от температуры, J 
– от структуры, Ψ(D) – от дозы. 

Зависимость от температуры облучения. Температура облучения – 
один из основных параметров, определяющих форму образующихся под 
воздействием облучения вакансионных скоплений, скорость их зарожде-
ния и роста. 

С выполнением кинетического и термодинамического условий разви-
тия радиационной пористости связано наличие нижнего (Тн) и верхнего 
(Тв) температурных пределов порообразования – поры зарождаются и 
растут в интервале температур, в котором как межузельные атомы, так и 
вакансии подвижны и вакансионное пересыщение достаточно высокое. 
Оба параметра входят в функцию f(T), характеризующую зависимость 
распухания материала от температуры облучения 
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Q – энергия самодиффузии; Етv – энергия миграции вакансий. 
Поскольку дефектная структура материала и ее преобразование в 

процессе радиационного воздействия зависят от температуры облучения, 
последняя влияет па распухание металлов и сплавов также через струк-
турный фактор J (3.22), определяющий соотношение в интегральной 
эффективности действия дислокаций и пор как стоков для точечных де-
фектов 

 KNJ v , (3.25) 

где   – скорость изменения объема пор радиусом rv, Nv – концентрация 
пор, К – скорость повреждения. 
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ρd – плотность дислокаций; rp и Np – радиус и концентрация выделений, 
В – параметр преферанса дислокаций. 

 didvdi ZZZB  . (3.27) 

В уравнении (3.26) предполагается, что поры – нейтральный сток как 
для вакансий, так и для межузельных атомов. 

Для чистых металлов и твердых растворов 4πrpNp = 0 и 
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Из уравнения (3.28) видно, что скорость распухания металлов макси-
мальная при температуре выполнения следующего условия: 
Zdiρd = 4πrvNv (равновесие в действии дислокаций и пор, как стоков для 
точечных дефектов, J = 0,25 В). Если Zdiρd > 4πrvNv, то дислокации явля-
ются эффективным стоком не только для межузельных атомов, но и для 
вакансий, последнее приводит к замедлению распухания. Если 
Zdiρd < 4πrvNv, то поры становятся эффективным стоком для межузель-
ных атомов, что также замедляет распухание. 
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Рис. 3.16. Температурная зависимость концентрации (Nv), размера пор (D) и распу-
хания (S=ΔV/V) для аустенитной стали 09Х16H15М3Б, облученной ионами Cr+, 

D = 100 сна при различной холодной деформации (ε): 
1 – ε = 0; 2 – ε =10 %; 3 – ε = 30 % 

 
Для большинства металлов и сплавов температурная зависимость 

распухания от температуры обычно имеет колоколообразный вид (рис. 
3.16) с максимумом, высота и положение которого определяется струк-
турным состоянием исследуемого материала, свойствами дефектов 
структуры и условиями облучения. При температуре в максимуме распу-
ханий быстро устанавливается и длительное время сохраняется баланс 
интегральной эффективности действия стоков, имеющих преферанс по 
отношению к межузельным атомам (дислокаций). При реакторном облу-
чении никеля порообразование имеет место при температурах в интерва-
ле 0,3-0,55 Тпл с максимумом при 0,45 Тпл. Положения нижнего (Тн) и 
верхнего (Тв) температурных пределов порообразования и максимума 
распухания (Тт) определяются энергетическими свойствами точечных 
дефектов и их скоплений. Чем меньше отношение энергии миграции ва-
кансий к температуре плавления и ниже термическая стабильность ва-
кансионных петель в облучаемом металле, тем ниже гомологическая 
температура облучения, при которой начинают образовываться поры. 
Так в вольфраме обнаружены поры после облучения в реакторе до флю-
енса 4·1026 н/м2 (Е > 1 МэВ) при температуре 0,177 Тпл. Для металлов и 
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сплавов с низкой энергией образования вакансий и малой термической 
стабильностью дислокационной структуры и пор под облучением темпе-
ратурный максимум распухания и верхний температурный предел поро-
образования сдвинуты в область более низких гомологических темпера-
тур. Температурная зависимость распухания материалов проходит через 
максимум и начинается спад распухания с ростом температуры облуче-
ния при температуре начала интенсивного отжига дислокаций. 

Скорость зарождения вакансионных комплексов (дислокационных 
петель и пор) и их стабильность зависят от структуры первичных радиа-
ционных повреждений, скорости повреждения и скорости введения пли 
накопления газов. От этих факторов зависят ширина и положение темпе-
ратурного интервала, порообразования. Нижний температурный предел 
порообразования при электронном облучении, приводящем к образова-
нию отдельных пар Френкеля, сдвинут в область более низких темпера-
тур по отношению к температурному интервалу порообразования при 
ионном и реакторном облучении. С увеличением скорости повреждения 
температурный интервал порообразования сдвигается в область более 
высоких температур. С введением газов температурный интервал поро-
образования расширяется и в области высоких температур появляется 
второй максимум распухания. 

В большинстве случаев во всем температурном интервале порообра-
зования концентрация пор уменьшается, в то время как их размер увели-
чивается с ростом температуры облучения (рис. 3.16). На зависимости 

 1 TfNv  можно выделить два температурных интервала с различной 
энергией активации процесса зарождения пор Еmj. В низкотемпературном 

интервале: )(
2

1 / kTE
vmvmj

mjeNEE  ; в высокотемпературном интервале: 

mvmj EE 5,0 . Температура перехода составляет 0,43-0,5 Тпл: ее значение 

возрастает с увеличением концентрации газа в облучаемом объеме и не-
сколько меньше для ОЦК-металлов по сравнению с ГЦК-металлами. 

По температурной зависимости концентрации пор можно судить о 
механизме их зарождения. При гомогенном зарождении пор 

)2/exp(2
1

kTEKN mv  . При гетерогенном зарождении пор на предвари-
тельно существующих местах концентрация пор инвариантна по отно-
шению к температуре облучения и дозе. 

Для некоторых металлов и сплавов температурная зависимость рас-
пухания имеет несколько максимумов. Их появление обусловлено влия-
нием, на радиационное распухание сопутствующих процессов, в том 
числе дислокационной структуры, введенной предварительной деформа-
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цией, рекристаллизации, распада твердого раствора, а также повышен-
ной активности действия окружающей среды и предварительно введен-
ных или генерируемых в процессе облучения газов, в частности гелия, на 
зарождение и рост пор. 

Температурную зависимость распухания материалов можно предста-
вить через температурную зависимость параметра преферанса для по-
глощения межузлий дислокациями и порами. Величина этого параметра 
зависит от упругих полей стоков, барьеров для поглощения точечных 
дефектов на поверхности стоков, связанных с сегрегацией примесей, 
степени поглащения (усваимости) точечных дефектов стоками, собст-
венной или наведенной внешней нагрузкой анизотропии диффузии. Пе-
речисленные характеристики стоков изменяются с температурой облуче-
ния и определяют температурную зависимость преферанса, а посредст-
вом этого контролируют развитие пористости в облучаемых материалах. 
Контролируемое изменение эффективности действия стоков точечных 
дефектов является одним из основных методов управления процессом 
развития пористости в облучаемых материалах. 

Зависимость от дозы. На кривой, характеризующей зависимость 
распухания от дозы, обычно выделяются три периода: инкубационный 
S = 0-1 %, I переходной: S ~ (D-D0)

n, n ≥ 1(сплошная), n = 1 (штриховая) II 
и установившийся: S ~ (D-D'

n) (сплошная); при n = 1, α1, II≤α1, III (рис. 
3.17). 

 

а)
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б)

 
Рис. 3.17. Схематическое представление зависимости распухания металлов от дозы: 

I – инкубационный период; II – переходной период; III – установившаяся стадия 

 
Инкубационный период предшествует интенсивному зарождению и 

росту пор в облучаемом материале. В настоящее время отсутствуют дос-
таточно четкие представления о процессах, происходящих в течение ин-
кубационного периода, что обусловлено методическими трудностями 
изучения в динамике поведения дефектов малого размера. На практике 
используется несколько характеристик инкубационного периода: порог 
порообразования, D0; порог распухания, Dp; условный порог распухания 
D0,1 , D1 . Порог порообразования – доза, при которой поры достигают 
размера, достаточного для их фиксации. Согласно теоретическим пред-
ставлениям за время инкубационного периода обеспечивается избыточ-
ный, достаточный для интенсивного роста пор, поток вакансий в поры. 
Дозу, при которой такое состояние достигается и резко ускоряется про-
цесс роста пор (Dр), принимают за порог распухания. Дозу, при которой 
распухание составляет 0,1 или 1 % называют условным порогом распуха-
ния соответственно D0,1 , D1. 

Длительность инкубационного периода зависит от свойств материала, 
его структурного состояния и химического состава, сорта и энергии бом-
бардирующих частиц, скорости введения газов. 

В зависимости от перечисленных факторов значение D0 изменяется от 
10-4 до 10 сна. 

Инкубационный период (D0), как правило, сокращается с увеличени-
ем энергии дефектов упаковки в облучаемом материале. В никеле, обла-
дающем высокой энергией дефектов упаковки (290 эрг/см2), облученном 
в реакторе при 673 К до флюенса 4·1021 н/м2 (порядка 3·10-1 сна), обна-
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ружены поры. Порог порообразования в аустенитных сталях (энергия 
дефектов упаковки 20-30 эрг/см2) на 2-4 порядка выше. 

Инкубационный период (D0) сокращается при предварительном и од-
новременном со смещением атомов введении газа, под действием растя-
гивающего напряжения и с уменьшением степени каскадности повреж-
дения. Зависимость длительности инкубационного периода от плотности 
дислокаций в облучаемом материале проходит через минимум при плот-
ности дислокаций порядка 1014 м-2. 

На переходной стадии зависимость распухания от дозы может быть 
представлена в виде степенной функции S ~ (D-D0)

n, n ≥ 1. В большинст-
ве случаев на переходной стадии распухание ускоряется с увеличением 
дозы (п > 1), это может быть вызвано более эффективным, чем популя-
ция пор, действием дислокаций как стоков для точечных дефектов, пере-
стройкой дефектной структуры в облучаемом материале и потерей тер-
модинамической устойчивости исходного структурного состояния мате-
риала (восстановлением дислокационной структуры, введенной предва-
рительной деформацией, обеднением твердого раствора вследствие его 
распада). В течение переходной стадии устанавливается характерная для 
данного материала и условий облучения плотность дислокаций и дости-
гает максимального значения концентрация пор (рис. 3.18).  

 

 
Рис. 3.18. Зависимость концентрации (Nv), размера пор (dv) и распухания (S) аусте-
нитной стали 09Х16Н15МЗБ, облучаемой ионами Cr+ при 923 К от дозы при раз-

личных степенях холодной деформации (ε): 
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1 – ε = 0; 2 – ε =10 %; 3 – ε = 30 % 

 
По завершении процессов, вызывающих ускорение распухания с до-

зой, при выходе на насыщение плотности дислокаций и концентрации 
пор, а также установлении баланса в интегральной эффективности дей-
ствия дислокаций и пор как стоков для точечных дефектов происходит 
переход к установившейся стадии распухания. Аналитически зависи-
мость распухания материалов от дозы на установившейся стадии может 
быть представлена в виде S ~ (D-D'

n). Длительность переходной стадии 
определяется как точка пересечения касательной к начальному участку 
зависимости S(D) на установившейся стадии с осью абсцисс, D'

n (рис. 
3.17). Или как доза, при которой распухание выходит на установившую-
ся стадию, Dn (рис. 3.17). При таком определении переходная стадия 
включает инкубационный период. 

Для металлов и сплавов с плотноупакованной решеткой (ГЦК и ГПУ) 
установившаяся стадия, как правило, длительная и после переходного 
периода распухание линейно увеличивается с ростом S = R (D- D'

n). 
При такой закономерности изменения распухания склонность мате-

риала к радиационному распуханию полностью определяется длительно-
стью переходного периода (D'

n) и скоростью распуханию на установив-
шейся стадии. В результате исследований, поведенных на сплавах Fe-Cr-
Ni, установлено, что все вариации в химическом составе, их исходном 
состоянии и в условиях облучения вызывают значительные изменения в 
длительности переходного процесса и в зависимости распухания от дозы 
на переходной стадии и значительно меньше влияют на скорость распу-
хания на установившейся стадии. На установившейся стадии материалы 
распухают со скоростью, характерной данной кристаллографической 
сингонии, при данных условиях облучения. 

В зависимости от процентного соотношения основных составляющих 
сплава, концентрации легирующих элементов и примесей, исходной 
структуры, напряженного состояния и условий облучения, длительность 
переходного периода для сплавов Fe-Cr-Ni изменяется в широких преде-
лах (1-150 сна); на установившейся стадии аустенитные сплавы Fe-Cr-Ni 
при температуре максимального распухания распухают со скоростью 
0,1-1 %/сна. Многие чистые ГЦК-металлы (никель, медь, алюминий) 
распухают на установившейся стадии со скоростью 0,1-1 %/сна. 

Состав и исходное состояние сплавов Fe-Cr-Ni, сорт и энергия бом-
бардирующих частиц, температура облучения и скорость повреждения 
определяют развитие пористости на переходной стадии. В частности, 
при реакторном облучении показатель степени в зависимости распуха-
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ния стали 1,4988 от дозы (S ~ Dn) пропорционален температуре облуче-
ния. К увеличению показателя степени n, как правило, приводит дефор-
мация сталей. 

Зависимость распухания от дозы для ОЦК-металлов и сплавов может 
быть представлена в виде степенной функции: S ~ (D- D'

n)
n. Часто на-

блюдаемое на опыте замедление распухания ОЦК-металлов и сплавов с 
ростом дозы (п < 1) свидетельствует о происходящей в них под облуче-
нием перестройке дефектной структуры и образовании дефектов, сдер-
живающих развитие пористости, и быстром превращении популяции пор 
в более эффективный сток, чем дислокации. 

Насыщение или замедление распухания с ростом дозы может быть 
обусловлено следующими причинами: 

1) увеличением концентрации примесных атомов при ядерном пре-
вращении и при облучении материалов «инородными» ионами; 

2) влиянием введенных в решетку дополнительных межузельных 
атомов при облучении металлов «собственными» ионами; 

3) превращением популяции пор в более эффективный сток, чем дис-
локации (при этом поры имеют преферанс по отношению к межу-
зельным атомам); 

4) образованием решетки пор; 
5) испусканием вакансий из пор при пересечении фокусирующей це-
почки межузельных атомов с порами; 

6) сегрегацией примесей вокруг пор; 
7) наличием примесных атмосфер у дислокаций; 
8) образованием когерентных выделений, играющих роль центров 
рекомбинации вакансий и межузельных атомов; 

9) уменьшением концентрации от дислокаций в матрице в результате 
их переползания и скольжения. 

Все отклонения от описанных выше закономерностей изменения рас-
пухания с ростом дозы обусловлены влиянием на развитие пористости 
сопутствующих процессов, присущих только данному материалу (группе 
материалов) и конкретным условиям облучения. В частности, поры в мо-
либдене, возникающие при облучении, растворяются при флюенсе свы-
ше 1026 н/м2, что вызвано сегрегацией образующегося в результате ядер-
ных превращений технеция на поверхности пор. 

Зависимость от скорости повреждения. К основным радиационным 
эффектам, связанным с увеличением скорости повреждения, относится 
температурный сдвиг, диспергирование поровой структуры, повышение 
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термической устойчивости пор и вакансионных петель, изменение в про-
цессах фазовых превращений. 

Температурный сдвиг объясняется необходимостью сохранения по-
стоянным соотношения между скоростью возникновения точечных де-
фектов и скоростью их исчезновения на стоках для воспроизводства 
уровня вакансионного пересыщения. 

В связи с этим температурная зависимость распухания и соответст-
вующая максимуму распухания температура (Тm) при одинаковой инте-
гральной дозе сдвигаются с ростом скорости создания точечных дефек-
тов в область более высоких температур. Значения температур соответ-
ствия (Т1 и Т2, К) взаимосвязаны следующим образом 
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 , (3.29) 

где К1 ,К2 – значения скорости смещения атомов в сравниваемых экспе-
риментах. 

Для значений скоростей создания дефектов в реакторе на быстрых 
нейтронах (К1 = 10–6 сна/с) и на ускорителях (К2 = 10–3 сна/с) этот сдвиг 
для различных материалов обычно составляет 100-250 К. 

Наблюдаемые на опыте различия величин радиационного распухания 
в максимуме могут быть обусловлены: 

- изменением условий зарождения пор в области температурного 
сдвига; 

- неадекватностью вызванных температурным сдвигом изменений в 
скоростях рекомбинации точечных дефектов и диффузионных процес-
сов, включая рекристаллизацию, диффузионное переползание дислока-
ций, распад твердого раствора и растворение выделений, диффузию га-
зовых примесей, а также диффузию возникающих под облучением то-
чечных дефектов. 

Температурный сдвиг, обусловленный изменением в скорости сме-
щения атомов, необходимо оценивать при сопоставлении температурных 
зависимостей распухания, отвечающих близким интегральным дозам. В 
частности, исследование никеля, облученного ионами Ni+ с энергией 
2,8 МэВ до дозы 8,1 сна, показало, что с уменьшением скорости создания 
дефектов от 4·10-2 до 4·10-4 сна/с величина радиационного распухания 
при температуре в максимуме (Tmax = 823 К при 4·10-4 сна/с по сравнению 
с 898 К при 4·10-2 сна/с) увеличивается от 1,2 до 2,4 % (рис. 3.19). Такое 
поведение распухания никеля может быть вызвано увеличением скоро-
сти рекомбинации точечных дефектов и, следовательно, уменьшением 
числа вакансий, достигающих поры, с увеличением вакансионного пере-
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сыщения. Так для никеля, облученного ионами N+ (500 кэВ) при 723 К 
при К1 = 2·10-3 и К2 = 2·10-4 сна/с уменьшение интенсивности потока в 
десять раз сопровождается изменением формы вакансионных скоплений. 

 

Рис. 3.19. Температурная зависимость распухания никеля при облучении ионами Ni+ 
(2,8 МэВ, D = 8,1 сна) при различных скоростях повреждения К: 

1 – K = 4·10-4 сна/с 
2 – K = 4·10-2 сна/с

 
Сдвиг температурного интервала порообразования обусловлен, преж-

де всего, изменениями в процессах преобразования дислокационной 
структуры и зарождения вакансионных скоплений, вызванных увеличе-
нием вакансионного пересыщения. Если газовые атомы успевают подой-
ти к зародышам пор до того, как они вырастают до критического разме-
ра, то образуются поры. В противном случае возникшие вначале трех-
мерные вакансионные скопления по достижении критического размера 
разрушаются до дислокационной петли. Время, за которое зародыши вы-
растают до критического размера, сокращается с увеличением ваканси-
онного пересыщения, при этом возрастает вероятность образования ва-
кансионных петель и их жизнеспособность.  

Облучение высокоэнергетичными (~ 1 МэВ) электронами не сказыва-
ется на значении и скорости радиационного распухания, но значительно 
диспергирует поровую структуру – концентрация пор Nv изменяется со 
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скоростью повреждения К: Nv ~ К0,5. В случае облучения ионами (Ni, С) 
и нейтронами эта закономерность принимает вид Nv ~ К0,27. 

Первый из рассмотренных результатов по влиянию скорости повреж-
дения на концентрацию пор согласуется с закономерностью, теоретиче-
ски предсказанной в модели гомогенного зарождения пор. Из второго ре-
зультата следует, что гомогенность в зарождении пор нарушается кас-
кадностью повреждения. 

Влияние структуры первичных радиационных повреждений. 
Структура первичных радиационных повреждений при электронном об-
лучении (в ВВЭМ) значительно отличается от структуры первичных ра-
диационных повреждений при ионном и нейтронном облучении. Вместо 
обычных для ионного и нейтронного облучения каскадов смещений при 
облучении в ВВЭМ в материалах вначале и образуются только отдель-
ные пары Френкеля. 

Попытка согласования результатов по распуханию материалов при 
облучении частицами различного сорта в рамках классических теорий 
зарождения и роста пор способствовали развитию скоростной теории 
распухания, в которой учтено присутствие вакансионных петель. Тем са-
мым продемонстрирована необходимость учета вероятности атермиче-
ского разрушения каскадов с формированием вакансионных петель. Из 
скоростной теории распухания можно оценить соотношение доз, отве-
чающих одинаковому уровню распухания при облучении электронами и 
собственными ионами: 
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где Еi – доля внедренных ионов на одно смещение; Еlv – доля вакансий, 
идущих на образование дислокационных петель; Zdi, Zdv – параметры, ха-
рактеризующие эффективность взаимодействия межузельных атомов (i) 
и вакансий (ν) с дислокациями. Если предположить, что Zdi - Zdv = 0,08; 
ЕiZdi + ЕltZdi = 0,04, то Dе/Di = 0,5. 

Следует учитывать, что при одинаковой дозе, выраженной в числе 
смещений на атом, радиационное распухание при электронном облуче-
нии выше, чем при каскадном повреждении. 

Различие в структуре первичных радиационных повреждений вызы-
вает более быстрое (примерно в 2 раза) распухание аустенитных сталей 
при облучении легкими ионами (С2+, 20 МэВ). При исследовании никеля, 
облученного в идентичных условиях, указанного различия в скорости 
распухания не обнаружено. 
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В некоторых ОЦК-металлах (Mo, Cr, W), в которых низкая термиче-
ская стабильность вакансионных петель, различие в структуре радиаци-
онных повреждений оказывает значительно меньшее влияние на разви-
тие радиационной пористости, чем в ГЦК-металлах. 

При протонном и электронном облучении температурный интервал 
порообразования в материалах распространяется до более низких темпе-
ратур, чем при облучении тяжелыми ионами и нейтронами. Так для ста-
лей нижний температурный предел порообразования при ионном облу-
чении 673-773 К; при реакторном 573-623 К, в то время как при элек-
тронном облучении стали развитие пористости происходит уже при 
473 К. Полагается, что температурный сдвиг в этих случаях обусловлен 
различием в процессе зарождения пор. Зародыши пор возникают как ре-
зультат конкуренции скорости объединения вакансий и скорости прито-
ка газовых атомов к вакансионным комплексам. Условие формирования 
пор tp >> tg , где tp – время, за которое зародыши пор вырастают до кри-
тического размера, tg – время, за которое газовый атом подходит к скоп-
лению. 

В условиях электронного облучения вакансионные скопления обра-
зуются при объединении отдельных вакансий, а при ионном облучении 
каскадные области являются местами зарождения больших вакансион-
ных скоплений, поэтому e

p
i
p tt  . В случае, когда e

pg
i
p ttt  , поры образу-

ются при электронном облучении, но не образуются при ионном. Как 
следствие этого формирование пор под воздействием электронного пуч-
ка начинается при более низкой температуре, по сравнению с нижним 
пределом порообразования в условиях ионного облучения. 

От структуры первичных радиационных повреждений зависит доза, 
при которой появляются фиксируемые поры. Так, в случае электронного 
облучения аустенитных сталей доза до порообразования меньше 1 сна, в 
то время как в условиях ионного облучения пористость проявляется по 
достижении дозы в несколько смещений на атом. В железе, облучаемом 
электронами при 623-723 К инкубационный период (D0) в пять раз коро-
че, чем при облучении ионами Ni2+ (4 МэВ). 

Каскадность повреждения усиливает тенденцию к упорядочению пор 
(решетка пор образуется во многих металлах и сплавах при ионном и ре-
акторном облучениях и только при наличии газовых примесей у очень 
ограниченного круга материалов наблюдается упорядочение пор при 
электронном облучении). 
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Таким образом, изменение структуры первичных радиационных по-
вреждений от образования каскадов смещений к формированиию от-
дельных пар Френкеля приводит к: 

- сокращению инкубационного периода; 
- уменьшению дозы, при которой концентрация пор выходит на на-

сыщение или начинает уменьшаться; 
- увеличению скорости распухания; 
- смещению нижнего температурного предела порообразования в об-

ласть более низких температур. 
Влияние кристаллического строения металлов. Зарождение и рост 

пор при облучении является процессом, характерным для металлов и 
сплавов с различным типом кристаллической решетки: ГЦК (алюминий, 
медь, никель, платина, аустенитные стали, высоконикелевые сплавы), 
ОЦК (ванадий, молибден, тантал, железо, хром, ферритные и феррито-
мартенситные стали), ГПУ (магний, рений, титан) и др. 

Закономерной связи между склонностью металла к радиационному 
распуханию и его кристаллическим строением не установлено. Среди 
металлов каждой кристаллографической сингонии есть металлы, под-
верженные интенсивному порообразованию, и металлы, в которых раз-
витие пористости либо подавлено, либо замедлено, Как класс материа-
лов, наиболее подверженных порообразованию обычно представляют 
ГЦК-металлы и сплавы. Однако, например, золото и серебро, имеющие 
ГЦК-решетку, обладают большим сопротивлением по отношению к раз-
витию радиационной пористости. Среди чистых металлов (Аl, Ni, Мg, V, 
Мо, W, Fе) очень высокой склонностью к радиационному распуханию 
обладает магний. Поэтому высокую стойкость по отношению к распуха-
нию у циркония и титана нельзя отнести только за счет их кристалличе-
ского строения. 

Результаты по распуханию различных металлов следует сопоставлять 
при так называемых температурах соответствия, взаимосвязанных со-
отношением 2211 плпл TTTT  , где T1, T2 и Tпл1, Тпл2 – температуры соответ-
ствия и плавления для каждого из металлов. Отношение Т/Тпл называется 
коэффициентом соответствия или гомологической температурой. На 
практике представляет интерес, сравнение материалов по их склонности 
к радиационному распуханию в режиме работы ядерных установок и со-
поставление поведения материалов при температурах их максимального 
распухания. 

К характерным особенностям развития радиационной пористости в 
ОЦК-металлах и сплавах следует отнести: короткий инкубационный пе-
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риод, малую скорость распухания по его истечении, высокую скорость 
зарождения пор при низкой скорости их роста, связанную с положением 
температурного интервала порообразования. Для ОЦК-металлов и спла-
вов температурный интервал порообразования сдвинут в область низких 
температур по отношению к температурному интервалу порообразова-
ния в ГЦК-металлах. Нижний температурный предел порообразования 
при реакторном облучении в ОЦК-металлах 0,17-0,242 Тпл, в ГЦК-
металлах 0,3 Тпл. Представляется, что развитие пористости в ОЦК-
металлах и сплавах при относительно низких температурах облучения 
обусловлено малым значением отношения энергии миграции вакансий к 
температуре плавления и низкой термической стабильностью ваканси-
онных петель, образующихся в этих металлах и сплавах при разрушении 
каскадов смещений 

Поры в ОЦК-металлах и сплавах никогда не достигают размера, ха-
рактерного для пор в ГЦК-металлах, облученных при температурах 
вблизи их верхнего температурного предела порообразования. Для 
большинства исследованных ГЦК-металлов и сплавов температурный 
режим работы тепловых и быстрых реакторов охватывает весь темпера-
турный интервал порообразования. Большинство ОЦК-металлов и спла-
вов – тугоплавкие материалы. Для них температурный режим работы те-
пловых и быстрых реакторов захватывает только часть низкотемпера-
турного интервала порообразования, в котором идет интенсивное зарож-
дение пор при малой скорости их роста. 

Из сплавов системы с ГЦК-структурой наибольшей размерной ста-
бильностью обладают те, которые в процессе облучения остаются в од-
нофазном состоянии, причем увеличение стабильности как ферритного 
(ОЦК), так и аустенитного (ГЦК) состояния сплава приводит к уменьше-
нию его склонности к радиационному распуханию. 

Роль дислокационной структуры. Согласно современным, пред-
ставлениям движущей силой зарождения и роста пор в облучаемом ма-
териале является вакансионное пересыщение, обусловленное неадекват-
ностью взаимодействия вакансий и межузельных атомов с дислокация-
ми. По этой причине характер распределения дислокаций и дислокаци-
онных петель, эволюция дислокационной структуры предопределяют 
процессы зарождения и роста пор и их пространственное распределение 
в объеме облучаемого материала. 

Из анализа результатов совместного исследования дислокационной 
структуры и развития радиационной пористости вытекают следующие 
закономерности: 
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1) в чистых металлах поры вначале зарождаются вдоль сжатой стороны 
краевых дислокаций; 

2) необходимым условием для зарождения пор в облучаемом материале 
является достаточно высокая исходная плотность дислокаций; 

3) увеличение подвижности дислокаций сопровождается увеличением 
скорости роста пор; 

4) легирование металлов и сплавов, приводящее к уменьшению скорости 
роста межузельных дислокационных петель, как правило, вызывает 
увеличение длительности инкубационного периода и уменьшение ско-
рости роста пор по его истечении; 

5) интенсивное развитие вакансионных петель в облучаемом материале 
замедляет, а иногда и вообще подавляет развитие пористости; 

6) дислокации, присутствующие в сплавах и металлах с примесями до 
облучения, часто являются местами интенсивного зарождения и роста 
пор (дислокации покрыты строчками пор). Представляется, что приме-
си, в том числе и газовые, декорируют дислокации, чем способствуют 
интенсивному зарождению пор на этих структурных дефектах. При 
этом следует учитывать, что трубочная диффузия вакансий вдоль дис-
локаций может вызвать растворение пор на дислокациях, индуциро-
ванных облучением с трубочной диффузией газовых атомов вдоль 
дислокаций связано интенсивное развитие газовых пузырьков на дис-
локациях (рис. 3.20). 

7) от исходной плотности дислокаций зависят длительность инкубаци-
онного периода распухания, скорость зарождения пор. инкубационный 
период вначале сокращается, а по достижении некоторой плотности 
дислокаций начинает увеличиваться 
 

 
Рис. 3.20. Светлопольное электронно-микроскопическое изображение пор на струк-

турных дефектах в Ni, облученном ионами Ar+ дозой 1016 ион/см2 при 970 К 
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С ростом дозы преобразуется дислокационная структура как ото-

жженного, так и деформированного материала. При этом скорости заро-
ждения пор и их рост определяются текущей плотностью дислокаций. В 
облучаемом материале значения плотности дислокаций и концентрации 
пор взаимосвязаны. Так, например, в ионно-облученной меди и нейтрон-
но-облученном магнии концентрация пор увеличивается с увеличением 
плотности дислокаций (рис. 3.21). Скорость роста индивидуальных пор 
зависит от их расстояния до дислокаций. Вблизи дислокаций поры рас-
тут с большей скоростью, чем вдали от них. Средняя скорость роста пор 
уменьшается с увеличением текущей плотности дислокаций. Зависи-
мость скорости распухания от текущей плотности дислокаций имеет ко-
локолообразный вид.  

 

Рис. 3.21. Соотношение между концентрацией пор и плотностью дислокаций в ней-
тронно-облученном магнии: 

1 – φ = 9,9·1016; 2 – 4·1017; 3 – 1,3·1018; 4 – 3·1018 н/м2·с 

 
Эволюция дислокационной структуры в процессе облучения (ста-

бильность структуры, введенной предварительной деформацией) зависит 
от температуры и длительности облучения, чистоты металла или компо-
зиционного состава сплава, что обусловливает зависимость влияния 
предварительной деформации на склонность металлов и сплавов к ра-
диационному распуханию от этих факторов. Например, увеличение ис-
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ходной плотности дислокаций от 2·1012 до 5·1014 м-2 в алюминии приво-
дит к увеличению распухания при 328 К и к уменьшению – при 493 К 
(φt = 5,4·1024-3,1·1025 н/м2, Е > 0,1 МэВ). 

При высоких дозах зависимость плотности дислокаций от дозы в 
отожженных и деформированных материалах достигает насыщения. 
Длительность переходного периода и дозы, при которых достигают на-
сыщения плотность дислокации и максимального значения концентра-
ции пор взаимосвязаны. При этом чем меньше доза при насыщении 
плотности дислокации (Dg), тем короче переходной период (Dn) и мень-
ше доза, при которой концентрация пор проходит через максимум (Dн). 

Поры в облучаемом материале создают барьер для движения дисло-
каций. В одних случаях поры увлекаются движущимися дислокациями, в 
других – дислокации тормозятся па цепочках пор, что наряду с гетеро-
генным зарождением и ростом пор, приводит к соответствию в про-
странственном распределении пор и дислокаций. В цепочках пор, распо-
ложенных на дислокациях, рост одних пор за счет других при трубочной 
диффузии вдоль дислокаций происходит легче, чем при объемной диф-
фузии. 

Согласно закономерности изменения скорости распухания с измене-
нием плотности дислокаций следует, что повысить стойкость материала 
по отношению к радиационному распуханию можно как путем отжига 
дислокаций, так и путем введения многочисленных дислокаций, погло-
щающих практически все дефекты, генерируемые облучением. 

Предварительный отжиг дислокаций не является радикальной мерой, 
позволяющей подавить порообразование в облучаемых материалах 
вплоть до высоких доз. Его влияние сводится к увеличению длительно-
сти инкубационного и переходного периодов. Доза, до которой в мате-
риалах с очень низкой исходной плотностью дислокаций, эффективно 
сдерживается распухание, обычно не превышает 10 сна. Следует отме-
тить, что глубокую очистку металлов, а тем более сложных композици-
онных сплавов, от дислокаций трудно реализовать на практике. 

Влияние двумерных протяженных дефектов. Поверхности кри-
сталлов, границы зерен и двойников относятся к стокам точечных дефек-
тов (двумерным протяженным дефектам), действие которых вызывает 
пространственную неоднородность в развитии пористости. Вдоль границ 
зерен, как правило, образуются свободные от пор (обедненные) зоны. 
Развитие свободных от пор зон подтвердило представление о границах 
зерен и поверхности образца как о неограниченных стоках для межу-
зельных атомов, вакансий, атомов газа и дислокаций. 
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Влияние поверхности и границ зерен проявляется не только в образо-
вании свободных от пор и обедненных зон, но и зон повышенной порис-
тости, в которых распухание, размер и концентрация пор или дислокаци-
онных петель значительно больше, чем в центральной части зерна и в 
глубине поврежденного слоя. Существует несколько причин возникно-
вения таких зон: 

 межузельные атомы, ввиду более высокой подвижности мигрируют 
к некогерентным границам с большего расстояния, чем вакансии, что 
приводит к образованию на некотором расстоянии от этих границ слоя с 
высоким вакансионным пересыщением; 

 под облучением в сплавах идет перераспределение основных со-
ставляющих, легирующих элементов и примесей и в ряде случаев в не-
котором отдалении от поверхности или границ зерна образуется слой ин-
тенсивно распухающего материала; 

 граница зерна мигрирует в ходе облучения и часто ее исходное по-
ложение является местом интенсивного развития пористости; при скач-
кообразном движении границы зерна на некотором расстоянии друг от 
друга образуются цепочки пор, фиксирующие места остановки границы. 

Эффективность действия границ зерен и поверхности уменьшается с 
введением гелия и других газов. Часто предварительное введение газов в 
металлы является условием, необходимым для развития пористости в 
очень тонких фольгах, облучаемых электронами. В образцах, насыщен-
ных гелием и облученных нейтронами или заряженными частицами, зо-
ны, свободные от пор, значительно уже или вообще отсутствуют. Кроме 
того, для газовых пузырьков границы зерен являются местами наиболее 
интенсивного зарождения и роста, а вдоль границ зерен в металлах и 
сплавах, облучаемых ионами газа, образуются зоны, свободные от вакан-
сионных пор, заполненные газовыми пузырьками (рис. 3.20). 

При электронном облучении и одновременном электронно-
микроскопическом исследовании распухания сталей замечено, что часто 
поры, возникшие в начале облучения, начинают растворяться, а иногда и 
вообще исчезают при дальнейшем облучении. Растворение пор может 
быть обусловлено: 

 трубочной диффузией вакансий вдоль дислокаций от пор и межу-
зельных атомов к порам; 
 растворением пор, на некотором этапе роста вошедших в соприкос-
новение с обедненной зоной; 
 превращением популяции пор в более сильный сток для межузель-
ных атомов, чем поверхность образца; 
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 миграцией пор в обедненную зону, вызванной напряжением, обу-
словленным неравномерностью распухания по толщине фольги и в 
продольном сечении, с последующим растворением пор; 
 проникновением обедненной зоны в глубь образца в результате его 
утонения за счет эрозии в ходе облучения. 

Эффект образования вдоль границ зерен свободных от пор (обеднен-
ных) зон положено в основу одного из методов создания радиационно-
стойких материалов – диспергирование зеренной структуры. В результа-
те исследований, проведенных на материалах с ультрамелкозернистой 
структурой, установлено, что диспергирование только в том случае эф-
фективно сдерживает развитие пористости, если оно не приводит к обед-
нению матрицы легирующими элементами, сдерживающими распухание, 
а размер зерен соизмерим с шириной обедненных зон. 

Пространственная неоднородность развития дефектов структуры при 
закалке и под облучением часто связана с границами двойников. Так, в 
закаленном золоте свободные от вакансионных петель зоны присутству-
ют вдоль когерентных границ двойников. В случае никеля, облученного 
ионами Ni2+ при 863 К, D = 25±5 сна у границ двойников обнаружены 
зоны, свободные от пор, при этом вдоль некогерентных участков грани-
цы двойника обедненные зоны были значительно шире, чем вдоль ее ко-
герентных участков. Таким образом, как некогерентные, так и когерент-
ные границы двойников являются эффективными стоками для точечных 
дефектов, однако когерентные границы двойников иногда имеют префе-
ранс по отношению к межузельным атомам. 

Влияние выделений на развитие пористости в облучаемом материале 
в значительной мере определяется действием поверхностей раздела вы-
деление–матрица как стоков для точечных дефектов. Поверхности коге-
рентных выделения являются нейтральными стоками для вакансий и ме-
жузельных атомов, местами их интенсивной рекомбинации. Эффектив-
ность действия сферических когерентных выделений как стоков для ва-
кансий Zpv и межузельных атомов Zpi: 

 Zpv = Zpi = 4πrpNр, (3.31) 

где rp и Nр – радиус и концентрация выделений. 
К некогерентным границам раздела выделение–матрица прилегают 

области упруго-искаженного материала. По обе стороны от некогерент-
ной границы раздела γ'/γ действуют напряжения, равные по величине и 
противоположные по знаку (сжатие – растяжение). При степени несоот-
ветствия 0,25 уровень этих напряжений составляет 250 МПа, что может 
вызвать значительные изменения в развитии дислокационной структуры 
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и пористости, стимулировать развитие пористости в области растя-
жения и сдерживать распухание в области сжатия. Исследование 
влияния степени несоответствия (–0,25 ÷ +0,72) на границе раздела 
включения с матрицей (


ddd /

), где d – период решетки в плоскости 

сопряжения для включения (γ') и матрицы (γ), свидетельствуют, что при 
большом отрицательном несоответствии ( / dd  ) поры преимуществен-

но образуются в выделениях, при большом положительном – в матрице, 
при малой степени несоответствия – вдоль границ раздела γ'/γ. 

К двумерным протяженным дефектам кристаллического строения от-
носятся также дефекты упаковки. К наиболее характерным процессам, 
вызванным действием дефектов упаковки, относятся превращение де-
фектных дислокационных петель в бездефектные, образование много-
слойных дислокационных петель, сегрегация атомов газа и легирующих 
элементов, образование выделений вдоль плоскости дефектов упаковки. 
Посредством данных процессов дефекты упаковки влияют на развитие 
пористости в облучаемом материале. 

Влияние напряжений. В активной зоне ядерных установок боль-
шинство элементов конструкции работает под напряжением, под напря-
жением находится и повреждаемый слой материала при ионном и элек-
тронном облучении. В оболочках твэлов в процессе работы реактора 
уровень напряжений обычно составляет 50-150 МПа. 

Радиационное распухание металлов и сплавов связано со следующи-
ми процессами: генерация и диффузия точечных дефектов; преобразова-
ние дислокационной структуры в облучаемом материале; распад твердо-
го раствора и растворение выделений. Указанные процессы в материале, 
облучаемом под нагрузкой, претерпевают значительные изменения. Рас-
четы показывают, что скорость генерации точечных дефектов и их под-
вижность увеличиваются под действием растягивающего напряжения. 
Любая анизотропия в поле напряжений вызывает соответствующую ей 
анизотропию пространственного распределения дислокационных петель. 
Ориентационная зависимость пространственного распределения дисло-
кационных петель предполагает действие в материале, облучаемом под 
нагрузкой ИНПА-механизма (индуцированная напряжением предпочти-
тельная абсорбция точечных дефектов различно ориентированными 
дислокациями). Такой механизм заключается в том, что эффективность 
действия дислокации как стока точечных дефектов Zdj (j – тип точечного 
дефекта) зависит от напряжения и угла между осью нагрузки и вектором 
Бюргерса дислокации. Для дислокаций с вектором Бюргерса, параллель-
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ным оси нагрузки, Zdj больше, чем для дислокаций с вектором Бюргерса, 
перпендикулярным приложенной нагрузке. 

Наряду с ИНПА-механизмом, вызывающим пространственную неод-
нородность потоков точечных дефектов с соответствующим изменением 
пространственного распределения дислокационных петель, в материале, 
облучаемом под нагрузкой, действует индуцированное напряжением пе-
реползание и скольжение дислокаций (П–С-механизм). Действие такого 
механизма обусловлено изменением под нагрузкой скорости скольжения 
и переползания дислокаций. В материале, облучаемом под нагрузкой, 
как правило, дислокации более подвижны, быстрее формируется дисло-
кационная сетка и достигается характерный для данных условий облуче-
ния уровень дислокационной плотности. 

Зависимость длительности переходного периода и распухания от на-
пряжения может быть представлена в следующем виде: 
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где 0nD и nD  – длительность переходного периода в ненапряженном и 
напряженном состоянии; nMD  – длительность минимального переходного 
периода; S0 и Sσ – распухание материала в ненапряженном и напряжен-
ном состоянии; q(Т) и Р(Т) – параметры, зависящие от температуры об-
лучения; σн, σ1,2,3 и   – гидростатическое, осевые и тангенциальное на-
пряжения (растяжение). 

Из уравнения (3.32) следует, что при низком уровне напряжения пе-
реходной период сокращается с ростом растягивающего напряжения 

 )()( 00 nMnHnn DDTqDD   , (3.35) 

при 1)( HTq   и nMn DD  . 
При больших напряжениях длительность переходного периода выхо-

дит на насыщение: 

 nMn DD  , при 1)( HTq  . (3.36) 

Величина DпМ является характеристикой материала, а, возможно, и 
целого класса материалов. Так, для сплавов системы Fе-Сr-Ni при реак-
торном облучении ее значение находится в пределах 4-10 сна. Из урав-
нения (3.36) видно, что величина, на которую переходной период сокра-
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щается под напряжением, уменьшается с уменьшением его длительности 
в ненапряженном состоянии ),(, 000 nMnnnn DDDDD    при nMn DD 0  рас-
тягивающее напряжение не вызывает сокращения переходного периода. 

Особенностью радиационного распухания материалов под напряже-
нием является изменение эффективности действия напряжения на распу-
хание материалов по мере набора дозы. На зависимости распухания от 
дозы можно выделить участки эффективного и неэффективного действия 
внешней нагрузки (рис. 3.17). В области низких доз вплоть до Dу напря-
жение практически не влияет на распухание материала. Наиболее эффек-
тивно действие напряжения проявляется в интервале доз Dу÷Dn0. При до-
зе выше Dn0 эффективность действия напряжения на распухание умень-
шается и часто скорость распухания материалов на установившейся ста-
дии не зависит от уровня напряжений. 

Напряжение вызывает изменения в развитии радиационной пористо-
сти посредством влияния на процессы генерации и диффузии точечных 
дефектов, формирование дислокационной сетки и микрохимические 
преобразования в облучаемом материале. Механизмы действия напряже-
ния на развитие радиационной пористости посредством влияния на со-
путствующие процессы дополняют механизмы, в основу которых зало-
жено изменение под напряжением энергетических характеристик обра-
зующихся пор и их термической стабильности. В данную группу меха-
низмов входят SAVN-механизм (stress-assisted void nucleation – стимули-
рованное напряжением зарождения пор) и эмиссия точечных дефектов 
из стоков. В SAVN-механизме предполагается, что эффективность дей-
ствия пор как стоков для точечных дефектов в Zvj зависит от уровня 
внешних напряжений, поры обладают преферансом по отношению к ме-
жузельным атомам, при этом величина преферанса зависит от уровня на-
пряжений и уменьшается с увеличением размера пор 
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где ν – коэффициент Пуассона; ΔVj – изменение объема, связанное с об-
разованием точечного дефекта типа j; rv – радиус пор; γ – поверхностная 
энергия; G – модуль сдвига; G

j  – сдвиговая поляризуемость точечных 

дефектов. 
При отрицательной сдвиговой поляризуемости точечных дефектов 

G
i  = -150 эВ; G

v  = -15 эВ) растягивающее напряжение уменьшает эф-
фективность взаимодействия пор с точечными дефектами. При этом 
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больше понижается эффективность взаимодействия межузельных атомов 
с порами, что вызывает уменьшение преферанса пор по отношению к 
межузельным атомам и снижает барьер для зарождения пор. 

Термически равновесная концентрация вакансий у поверхности пор 
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Из уравнения (3.38) следует, что в поле растягивающего напряжения 
скорость термической эмиссии вакансий из пор уменьшается. Это повы-
шает термическую стабильность пор и стимулирует их развитие. Про-
цесс термической эмиссии вакансий из стоков значительно влияет на 
развитие пористости при высоких температурах облучения. 

Выше рассмотрен процесс развития радиационной пористости под 
напряжением, в котором вклад от воздействия радиации значительно 
превышает действие внешних напряжений. Известен и достаточно хоро-
шо изучен процесс развития пористости под действием напряжений – 
кавитация. Характерная особенность процесса кавитации – преимущест-
венное развитие пор на границах зерен, перпендикулярных приложенной 
нагрузке. При этом по границам зерен, расположенным под углом около 
45° к оси нагрузки, идет процесс растрескивания. В области перехода от 
преимущественно-радиационной пористости к преимущественной кави-
тации наблюдается пространственное перераспределение пор относи-
тельно оси нагрузки. 

Теоретически, при нагрузке выше пороговой на поре флуктуационно 
возникают дислокационные петли и скользят в глубь образца. В зависи-
мости от нагрузки (сжатие или растяжение) поры будут соответственно 
растворяться, распадаясь на вакансионные петли, или расти, испуская 
межузельные петли. Экспериментально данный процесс реализуется на 
газовых пузырьках, растущих за счет вызванного внутренним давлением 
в пузырьках испускания межузельных атомов и межузельных дислока-
ционных петель. 

Роль нестационарных полей температуры и радиации. Элементы 
активной зоны ядерных (термоядерных) реакторов работают в сложных 
и, как правило, нестационарных режимах по температуре, потоку частиц, 
механической нагрузке и другим воздействиям. Нестационарностъ тем-
пературного и радиационного режимов облучения может вызвать значи-
тельные изменения в эволюции дислокационной структуры и в развитии 
радиационной пористости. 
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В эксперименте со скачкообразным изменением температуры от 748 
до 848 К (ТН → ТВ) и наоборот (ТВ → ТН) в электронно-облученной стали 
М316 (40 сна) выявлено, что при циклах ТН → ТВ и ТВ → ТН наблюдается 
значительное различие в развитии пористости и дислокационной струк-
туры. При цикле ТВ → ТН плотность дислокаций на втором этапе облуче-
ния быстро увеличивается с ростом дозы, в то время как при цикле 
ТН → ТВ плотность дислокаций на втором этапе облучения практически 
постоянна. 

Теоретически показано, что влияние циклического изменения темпе-
ратуры на развитие пористости при двух стадийном облучении (цикл 
ТВ → ТН) связано с развитием двух популяций пор. 

Две популяции пор (крупные и мелкие) обнаружены в никеле, облу-
ченном ионами Ni+ (50 кэВ, 823 К (20 сна) + 723 К (20 сна)). Изменение 
температуры от 823 до 573 или 323 К при 20 сна ведет к растворению 
пор и их полному исчезновению за последующие 20 сна. 

При импульсном облучении эволюция дислокационной и поровой со-
ставляющих радиационного повреждения зависит как от температуры 
облучения, длительности импульса и скважности, а также их соотноше-
ния. 

Влияние газов. Реакторное облучение металлов и сплавов наряду со 
смещением атомов из узлов решетки приводит к накоплению ядер-
трансмутантов, из которых особую роль в развитии пористости играют 
гелий и водород. При этом газовые атомы стимулируют объединение ва-
кансий в комплексы и стабилизируют трехмерные вакансионные скопле-
ния, препятствуя их разрушению до дислокационной петли. 

Введение гелия и других газов в металлы и сплавы способствует про-
цессу зарождения пор и замедляет их рост. При этом характер изменения 
скорости и величины распухания (уменьшение или увеличение) зависит 
от свойств материала и условий облучения. 

Зависимость концентрации (скорости зарождения) пор от концентра-
ции (скорости введения) гелия достаточно хорошо описывается уравне-
нием: 

 
n

Hevn
Hev dt

dC

dt

dN
CN 






 ; . (3.39) 

В большинстве случаев показатель степени п = 0,5. На рис. 3.22 при-
ведена зависимость концентрации пор в стали АISI304, облученной ио-
нами Si6+ (28 МэВ) при 973 К до D = 3 сна, от концентрации гелия для 
трех способов его введения: предварительное введение гелия при ком-
натной температуре и температуре последующего ионного облучения, 
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одновременное облучение ионами Si6+ и Не+. Вне зависимости от спосо-
ба введения гелия концентрация пор в стали АISI304 пропорциональна 
корню квадратному от концентрации гелия. Некоторые изменения в зна-
чение показателя степени п может внести гетерогенное зарождение пор 
на дефектах структуры и коалесценция пор при высоких дозах. 

 

 
Рис. 3.22. Зависимость концентрации пор в стали АISI304, облученной ионами Si6+ 
(28 МэВ) при 973 К до D = 3 сна, от концентрации гелия, введенного предваритель-

но при 298 (1) и 973 К (2) при одновременном облучении с ионами Si6+ (3) 
 
С введением газа в облучаемый материал и увеличением его концен-

трации температурный максимум распухания и верхний температурный 
предел порообразования сдвигаются в область более высоких темпера-
тур. На рис. 3.23 приведены температурные зависимости распухания 
сплава инколой 825 без гелия и содержащего 10 appm гелия. 
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Рис. 3.23. Температурная зависимость распухания сплава инколой 825 при элек-

тронном облучении: 
1 – 50 сна, 2 – 10 appm Не, 10 сна 

 
Эффективность влияния границ зерен и поверхности на развитие ра-

диационной пористости уменьшается с введением гелия или других га-
зов и увеличением их концентрации. В образцах, насыщенных газом, зо-
ны, свободные от пор вдоль границ зерен и поверхности образца, значи-
тельно уже или вообще отсутствуют. Кроме того, для газовых пузырьков 
границы зерен являются местами наиболее интенсивного зарождения и 
роста. 

С введением газов и увеличением их концентрации в облучаемом ма-
териале, как правило, возрастает концентрация межузельных дислокаци-
онных петель и их доля в дислокационной составляющей радиационного 
повреждения. В материалах, насыщенных газом, наряду с конденсацией 
межузельных атомов на плотно упакованных плоскостях начинает дей-
ствовать еще один механизм формирования межузельных дислокацион-
ных петель – их эмиссия из газовых пузырьков. Кроме того, зарождение 
и рост межузельных дислокационных, петель ускоряются за счет межу-
зельных атомов, испускаемых газовыми пузырьками. Наконец, возмож-
но, что газовые атомы способствуют объединению не только вакансий, 
но и межузельных атомов. 

При определенных условиях облучения (температура облучения и от-
ношение скорости введения атомов инертного газа к скорости смещения 
атомов) внедрение атомов инертного газа в решетку облучаемого мате-
риала приводит к развитию двух систем пор, отвечающих размерам двух 
типов (мелкие и крупные) и обладающих различной термической ста-
бильностью. Совместное развитие мелких гелиевых пузырьков и круп-
ных преимущественно вакансионных пор происходит в сталях, облучае-
мых в реакторах на быстрых, нейтронах при температурах вблизи 873 К. 
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При исследовании металлов и сплавов, облученных ионами инертного 
газа и одновременно облученных ионами металла и газа, установлено, 
что развитие двух систем пор – характерная особенность структуры ра-
диационного повреждения при концентрации газа 10-1000 appm. Две 
системы пор: мелкие (газовые) со средним размером 6 нм и крупные 
(преимущественно вакансионные) со средним размером 108 нм, образу-
ются в слое максимального повреждения образцов никеля, облучаемых 
ионами Хе+ с Е = 2 МэВ при 873 К до D = 50-150 сна (рис. 3.24). 

 

 
Рис. 3.24. Распределение пор по размерам в стали Х16Н15А13Б, облученной ионами 

Хе+ (2 МэВ) при 873 К до D = 150 сна 
 
При высокой скорости введения газов, соответствующей облучению в 

термоядерном реакторе, при низких температурах облучения (включая 
комнатную) образуются газовые пузырьки. Эмиссия собственных межу-
зельных атомов и межузельных дислокационных петель из газовых пу-
зырьков, вызванная сверхвысоким давлением в них, приводящим к пла-
стической деформации и переносу массы, может обеспечить необходи-
мое для роста пузырьков пополнение вакансиями. Процесс формирова-
ния газовых пузырьков при низких температурах облучения начинается с 
заполнения вакансий газовыми атомами, например, атомами гелия.  

По мере заполнения комплекса vНеj атомами гелия увеличивается его 
давление на окружающую решетку и искажение решетки вокруг ком-
плекса. По достижении некоторого критического числа атомов гелия на 
одну вакансию при присоединении следующего атома гелия к комплексу 
собственный атом выталкивается из решетки в межузлие 
vНеj+Не → v2Не(j+1)+i. Согласно расчетам, выталкивание собственного 
атома в межузлие происходит при 5-20 атомах гелия на вакансию. В 
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дальнейшем процесс выталкивания решеточных атомов в межузлие, 
приводящий к увеличению числа вакансий в комплексе повторяется при 
пересыщении комлекса атомами гелия vnНеj+Не → v(n+1)Не(j+1)+i. 

По достижении некоторого критического размера комплекс vnНеj на-
чинает испускать не только межузельные атомы, но и межузельные дис-
локационные петли vnНеj+Не → v(n+1)Не(j+1)+Ll, где Ll – дислокационная 
петля из l атомов. Вероятность испускания межузельных петель и их 
размер увеличивается с увеличением размера комплекса. 

 

Рис. 3.25. Температурная зависимость степени заполнения пор газом (а) и распуха-
ния (б) никеля при К = 1,3·10-5 appm·с-1 и К = 3,9·10-7 сна·с-1; D = 1 сна (сплошная 

линия); без газа (штриховая) 
 
Степень заполнения пор газом характеризуется отношением числа га-

зовых атомов в поре к числу атомов газа в равновесном газовом пузырь-
ке Г и параметром η=2γ/Рg rv , где γ – поверхностная энергия пор, Рg – 
давление газа в порах, rv – радиус пор. Теоретическая зависимость Г(Т) и 
η(Т) для никеля, облучаемого в реакторе (К = 1,3·10-5 appm·с-1 и 
К = 3,9·10-7 сна·с-1) приведена на рис. 3.25. По мере увеличения темпера-
туры облучения степень заполнения пор газом вначале уменьшается, 
имеет минимальное значение при температуре 0,4-0,5 Тпл, а затем вновь 
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увеличивается. Для газовых пузырьков параметр η ≤ 1, для преимущест-
венно вакансионных пор η > 1, для условий облучения никеля в термо-
ядерном реакторе η > 1 при температурах 0,3-0,5 Тпл. Таким образом, по-
лагаем, что при облучении никеля в термоядерном реакторе в двух тем-
пературных интервалах (при температурах ниже 0,3 Тпл и выше 0,5 Тпл) 
образуются газовые пузырьки, а в промежуточном температурном интер-
вале (0,3-0,5 Тпл) основным процессом является развитие преимущест-
венно вакансионной пористости. В высокотемпературном интервале га-
зовые пузырьки зарождаются и растут за счет термически активируемых 
процессов объединения мигрирующих вакансий и газовых атомов и 
слияния газовых пузырьков. Рост газовых пузырьков за счет испускания 
межузельных атомов и межузельных петель при высоких температурах 
облучения действует, но не является превалирующим. Четкой границы 
между температурными интервалами развития вакансионной и газовой 
пористости нет. Области перекрытия этих температурных интервалов 
являются температурными интервалами развития двух систем пор. 

Положение и ширина каждого из температурных интервалов зависят 
от условий облучения. В частности, температурный интервал развития 
вакансионной пористости сдвигается в область более высоких темпера-
тур с увеличением скорости повреждения. 

Важным аспектом является пространственное распределение вакан-
сионной и газовой пористости. Здесь следует учитывать, что концентра-
ция газа изменяется вдоль проективного пробега (траектории) ионов га-
за. Последнее связано с изменением природы пор вдоль трека: в начале 
пробега – пористость вакансионная; в промежуточном интервале – сме-
шанная (две системы); и в конце – газовая. По мере повышения концен-
трации газа вдоль пробега частиц и перехода от вакансионной пористо-
сти к газовой возрастает термическая стабильность пор. Поры в первой 
пленке пакета (материал пленок – никель), облученного ионами Аr+ (2 
МэВ) при 873 К до флюенса 7,5·1020 ион/м2, отжигаются полностью при 
1173 К, в то время как в пятой пленке, где концентрация аргона на 3-4 
порядка больше, чем в первой, поры, стабилизированные аргоном, более 
устойчивы к отжигу и сохраняются вплоть до пред плавильных темпера-
тур. 

При одновременном облучении ионами металла и газа максимум 
температурной зависимости распухания сдвинут в область более высо-
ких температур по отношению к соответствующему параметру для слу-
чая облучения только ионами металла. 
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Количество и способ введения газов, в частности гелия, влияют на 
скорость зарождения, скорость роста, тип, состав и пространственное 
распределение радиационно-стимулированных и радиационно-
индуцированных фаз, а также на стабильность выделений, присутст-
вующих в сплавах до облучения. Установлено, что введение газов может 
вызвать следующие изменения в фазовых превращениях под облучени-
ем: 

 подавить образование одних фаз и стимулировать зарождение и 
рост других фаз, не присущих условиям безгазового облучения; 
 задержать, замедлить или изменить нормальную последователь-
ность фазовых превращений в течение облучения; изменить состав 
образующих фаз; 
 вызвать интенсивное растворение выделений, присутствующих в 
необлученном материале или, напротив, повысить их стабильность. 

Наконец, на развитие пористости влияет поглощение газов из окру-
жающей среды при облучении объектов в «плохом» вакууме и дегазация 
материалов при высокотемпературном облучении объектов в высоком 
вакууме. К резкому уменьшению концентрации пор в стали 316, возни-
кающих при облучении электронным пучком (Тобл = 873 К), приводит 
снижение давления в колонне электронного микроскопа от 6,6·10-6 до 
2,7·10-5 Па. 

Форма и упорядочение пор. Поры в облученных металлах части 
имеют огранку, зависящую от кристаллического строения металла. В 
ГЦК-металлах встерчаются поры, имеющие форму октаэдра, куба, усе-
ченного октаэдра и усеченного куба, кубаоктаэдра (рис. 3.26, а-д). Окта-
эдр огранен плоскостями {111} и усечен по плоскостям {100}. Куб огра-
нен плоскостями {100} и усечен по плоскостям {111}. В ОЦК-металлах 
поры имеют форму куба, октаэдра и других многогранников, ограненных 
плоскостями {100} и {110} (рис. 3.26, е-л). При огранке куба плоскостя-
ми {100} он часто усечен по плоскостям {110}; при боковой огранке ку-
ба плоскостями {110} он может быть усечен по плоскостям {100}. Поли-
эдрические поры в ГПУ-металлах огранены плоскостями ( 0001), ( 0101 ) и 
( 1101 ). 
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Рис. 3.26. Форма пор в ГЦК-(а-д); ОЦК-(в, е-л) и ГПУ-(м) в металлах 

 
Симметрия и ориентация решетки пор в ОЦК- и ГЦК-металлах сов-

падает с симметрией и ориентацией кристаллической решетки. Тенден-
ция пор к упорядочению с образованием решетки пор наиболее харак-
терна для ОЦК-металлов и сплавов. В ГПУ-металлах образуется слои-
стая поровая структура, в которой плоскости, усеянные порами, череду-
ются с областями без пор и отстоят друг от друга на определенном рас-
стоянии. Газовые пузырьки в титане, облученном ионами гелия, образу-
ют ГПУ-решетку. Во всех металлах, наряду с частными особенностями, 
развитие упорядоченной структуры пор подчиняется некоторым общим 
закономерностям. 

Установлено, что образованию совершенной решетки пор предшест-
вует инкубационный период, включающий развитие неупорядоченной и 
частично упорядоченной пористости. Например, до трехмерного про-
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странственного упорядочения поры выстраиваются в ряды; упорядоче-
ние пор в отдельных областях происходит до того, как охватывается весь 
объем. Доза до частичного упорядочения пористости в молибдене, облу-
чаемом в реакторах или на ускорителях тяжелых ионов при температуре 
0,4 Тпл, составляет 2 сна; при дозе около 10 сна образуется решетка пор, 
при дальнейшем увеличении дозы возрастает степень совершенства ре-
шетки пор. 

Симметрия и ориентация решетки пор и основной кристаллической 
решетки совпадают. 

Решетка пор имеет такие дефекты, как краевые дислокации с экстра-
плоскостями из пор, вакантные позиции и межузлия, смещения пор из 
узлов решетки, несколько пор в одном узле решетки, различие в размере 
пор, составляющих решетку. 

Поры в решетке мало различаются размерами. При упорядочении 
выживают и достигают среднего радиуса rv лишь поры, расположенные в 
узлах решетки. Далее зарождение и рост пор прекращаются, отношение 
аp/rv (аp – постоянная решетки пор) является характеристикой материала, 
мало изменяющейся во всей области формирования решетки пор. Ее зна-
чение лежит в пределах от 5 до 15. 

Образование решетки пор коррелирует со скоростью их зарождения. 
Являясь характерной особенностью эволюции пористости в молибдене и 
вольфраме – металлах с экстремально-высокой скоростью зарождения 
пор, упорядочение в других металлах происходит эпизодически; ему 
способствует введение инертного газа, примесей, предварительное низ-
котемпературное облучение и другие меры стимуляции процесса зарож-
дения пор. Достаточно высокая концентрация пор – условие, необходи-
мое для их упорядочения. 

Упорядоченная структура из пор формируется при температурах об-
лучения в интервале p

B
p

H TT  , p
HT  – температура начала возникновения 

упорядочения в распределении пор, p
BT  – температура разрушения ре-

шетки пор. Следовательно, силы, вызывающие упорядочение в поровой 
структуре, эффективно действуют только в определенном температур-
ном интервале. На рис. 3.27 приведены температурно-дозные интервалы, 
в которых при ионном и реакторном облучении молибдена наблюдается 
неупорядоченное (1), частично-упорядоченное (2) и упорядоченное (3) 
развитие пористости. 
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Рис. 3.27. Температурно-дозные интервалы неупорядоченной (I); частично-

упорядоченной (II) и упорядоченной (III) пористости в молибдене при скорости по-
вреждения 10-3 сна 

 
Параметр решетки пор и их размер увеличиваются с повышением 

температуры облучения. Для тугоплавких металлов (ниобий, молибден, 
вольфрам), нейтронно облученных в реакторе, параметр решетки пор ли-
нейно растет с увеличением температуры облучения ар = тТ, где 
m = 0,032 нм/К. Однако во всем температурном интервале формирования 
решетки пор изменение ее параметра с температурой облучения не ап-
проксимируется линейной зависимостью. 

За исключением узкой низкотемпературной области интервала упо-
рядочения пор отношение параметра решетки пор к их размеру практи-
чески не зависит от температуры облучения. От температуры облучения 
зависит степень совершенства решетки пор при данной дозе. Наиболь-
шего совершенства решетка пор достигает при температуре незначи-
тельно ниже температуры максимального распухания металла. 

При фиксированной температуре облучения параметр решетки пор 
уменьшается с ростом скорости повреждения. 

Тенденция к упорядочению пор повышается с увеличением степени 
каскадности повреждения. Во многих металлах и сплавах решетка пор 
образуется при ионном и нейтронном облучении, вызывающем развитие 
каскадов смещения, и только при наличии примесей внедрения у очень 
ограниченного круга материалов происходит упорядочение пор при 
электронном облучении. 
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Следует подчеркнуть, что решетка пор дает соответствующие ей реф-
лексы на электроннограмме. 

При одновременном со смещением атомов из узлов решетки введении 
газа происходит упорядочение газовых пузырьков. Наряду с закономер-
ностями, общими для развития решетки пор и газовых пузырьков, про-
цесс упорядочения газовых пузырьков имеет свои особенности: 

 температурный интервал формирования решетки из газовых пу-
зырьков в область низких температур простирается вплоть до ком-
натной температуры; 
 параметр решетки из газовых пузырьков практически не зависит от 
температуры облучения; 
 размер газовых пузырьков и параметр решетки из них значительно 
меньше, чем соответствующие параметры для пор. 

Решетка из газовых пузырьков обычно дает размытое кольцо на элек-
тронограмме. 

Природа упорядочения пор и газовых пузырьков в облученных мате-
риалах связана с механизмами, широко распространенными в твердых 
телах, процессов упорядочения: установление периодичности располо-
жения дефектов упаковки, антифазных границ, плоскостей скольжения, 
двойников и выделений; образование решетки из вакансий и межузель-
ных атомов в упорядоченных сплавах; упорядочение атомов при кри-
сталлизации. 

В основе упорядочения или усиления тенденции к упорядочению пор 
и газовых и пузырьковых могут лежать процессы, обусловленные: 
стремлением системы к минимуму энергии, эффектами анизотропии, не-
которыеми неравновесными процессами. Эффективность действия раз-
личных механизмов упорядочения пор зависит от условий облучения и 
свойств материала. Сегрегация примесей у поверхности пор усилит тен-
денцию пор к упорядочению за счет эффектов упругой анизотропии. В 
этом случае условие стабильности в поровой структуре определялось из 
условия минимума энергии упругого взаимодействия пор, из которого 
следует, что в зависимости от расстояния между порами, они либо при-
тягиваются, либо отталкиваются. Притягиваются поры, отстоящие на 
большом расстоянии друг от друга, в то время как близко расположен-
ные поры отталкиваются. Любое изменение в микроструктуре материала, 
приводящее к нарушению равновесия в системе стоки–точечные дефек-
ты, вызывает периодичность в распределении точечных дефектов с ха-
рактерной для этого состояния длиной волны. Можно предположить, что 
превалирующий механизм упорядочения зависит от условий его реали-
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зации. Однако в основе большинства известных на сегодняшний день 
случаев упорядочения пор лежит единый процесс (или единая комбина-
ция процессов, допустим, стремление системы к минимальной энергии, 
усиленное эффектами анизотропии), о чем свидетельствует наличие це-
лого ряда общих закономерностей развития упорядоченной структуры 
пор. Все остальные механизмы только усиливают или ослабляют его 
действие. 
 

3.5. БЛИСТЕРИНГ  И  ФЛЕКИНГ 

При бомбардировке поверхности металлов ионами слабо раствори-
мых в них газов (H+, D+, T+, He+, Ne+, Ar+ и др.) с энергиями от несколь-
ких кэВ до нескольких МэВ происходят накопления этих атомов в при-
поверхностном слое и при достижении больших концентраций (~ 10-50 
ат.% в области Rp) внедренных атомов газа – отрыв участков этого при-
поверхностного слоя. В результате на поверхности наблюдается образо-
вание вздутий (блистеров), имеющих правильную, куполообразную 
форму (рис. 3.28, а), или – отшелушивание слоев (флекинг) неправильной 
формы (рис 3.28, б), в ряде случаев происходит отделение от матрицы 
сплошной пленки облучаемого участка. Возникновение одной из приве-
денных на рис. 3.28 структур зависит от характера исходной обработки 
сплава (высокотемпературный отжиг, холодная прокатка, другие типы 
деформаций), флюенса ионов, температуры мишени при облучении, кри-
сталлографической ориентации поверхности относительно пучка ионов, 
плотности ионного тока. Процессы блистеринга и флекинга происходят 
при дозах облучения, превышающих критическую величину Dкр, завися-
щую от температуры облучения, сорта и энергии ионов. Как правило, 
блистеринг начинается с температур жидкого азота. 
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Рис. 3.28. Формирование поверхностных нарушений при облучении ниобия ионами 

He+ с E = 100 кэВ: 
а – развитие вздутий (блистеринг) (D = 2·1018 ион/см2); б – отшелушивание (флекинг) (D = 

1·1019 ион/см2); в – образование губчатой структуры (D = 1,2·1020 ион/см2) 

 
При облучении металлов ионами гелия до D ≈ 1015-1016 ион/см2 в по-

верхностном слое образуются и накапливаются точечные дефекты и ма-
лые комплексы типа HemVn

* (где V * – вакансия). В этом интервале инте-
гральные сжимающие напряжения, обусловленные распуханием облу-
ченного слоя, растут линейно с дозой ионов. Дозам от 1016-1017 ион/см2 
соответствует образование гелиевых пузырьков, их рост, миграция и 
формирование решетки пузырьков. Скорость роста напряжений на этой 
стадии существенно ниже, чем на первой (D = 1015-1016 ион/см2). Крити-
ческая доза блистерообразования Dкр ≈ (2-5)·1017 ион/см2. 

Снижение величины интегральных сжимающих напряжений на этой 
стадии, вероятнее всего происходит из-за коалесценции гелиевых пу-
зырьков, образования блистеров на поверхности материала и их разру-
шения. 

В диапазоне температур (0,1-0,3)Тпл обычно наблюдается флекинг. В 
том случае, когда температура облучения T ≥ 0,6 Тпл при достижении не-
которой критической дозы ≈ 1020 см-2 (рис. 3.28, в), возникает губчатая 
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структура поверхности. В диапазоне температур, характерных для бли-
стеринга, облучение поверхности материала после достижения критиче-
ской дозы приводит к росту плотности блистеров, а затем к отрыву кры-
шек блистеров от матрицы. На участках поверхности, где произошел от-
рыв крышек, возникает новое поколение блистеров. Число поколений 
блистеров ограничено и увеличивается с ростом энергии бомбардирую-
щих ионов. Так, например, при энергии ионов E=100 кэВ возникает до 
шести поколений блистеров. После образования последнего поколения 
блистеров дальнейшее ионное облучение приводит к созданию губчатой 
структуры (рис. 3.28, в). Развитая поверхность такой структуры является 
эффективным стоком создаваемых дефектов. Поэтому система оказыва-
ется стабильной и в дальнейшем уже не подвержена блистерингу. В слу-
чае облучения ионами водорода критические дозы для указанных про-
цессов приблизительно на порядок выше. Диаметр блистеров растет с 
энергией ионов, а толщина крышек блистеров при E < 40 кэВ составляет 
(2-3)Rp, а при более высоких энергиях приблизительно соответствует Rp. 
Оценки коэффициента эрозии материалов за счет блистеринга дают ве-
личину от 0,1 до 3 атом/ион. 

При температурах, равных или меньше 0,3 Тпл, вакансии оказываются 
неподвижными в то время, как междоузельные атомы газа (МАГ) с ма-
лым атомным размером (например, гелий) и собственные междоузель-
ные атомы (СМА) являются подвижными дефектами. Обычно энергия 
миграции СМА меньше, чем МАГ. Тогда возможный механизм образо-
вания пузырей может быть описан следующим образом: 1) вакансии мо-
гут захватывать МАГ и образовывать комплексы: GV *, G2V

 *, …, GmV * 
(где G – атом газа), содержащие до m атомов газа на вакансию. Комплекс 
GmV * переходит в GmV2

* при создании свободного подвижного СМА. 
Этот процесс повторяется спонтанно в соответствии с уравнением реак-
ций: 
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 (3.40) 

и т.д., где I – собственный междоузельный атом. Когда вакансионный 
кластер, наполненный газом (пузырь), достигает определенного размера, 
энергетически более выгодной может оказаться генерация дислокацион-
ной петли междоузельного типа (ДПМТ), чем серии одиночных междо-
узельных атомов. 

Механизм роста кластера путем эмиссии СМА эффективен только то-
гда, когда давление газа внутри кластера превышает так называемое по-
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роговое давление PI, требуемое для перемещения атома металла в меж-
доузлия 

  /f
II EP , (3.41) 

где f
IE  – энергия образования СМА; Ω –атомный объем металла. Соглас-

но выражению (3.41) пороговое давление составляет ≈ 105 МПа. Когда 
число вакансий в газово-вакансионном кластере (пузыре) по указанному 
механизму достигает определенного значения Nn, генерация ДПМТ, а не 
эмиссия одиночного межузельного атома, становится энергетически бо-
лее выгодной. Пороговое давление внутри кластера, требуемое для обра-
зования ДПМТ уменьшается по мере роста радиуса кластера r: 

 rbPn /)2(   , (3.42) 

где γ – поверхностная энергия на единицу площади; μ – модуль сдвига 
металла; b – длина вектора Бюргерса для петли. Пороговое число вакан-
сий в пузыре Nn изменяется обычно от 25 до 100. По мере роста пузыря 
формируемые ДПМТ увеличиваются в размере путем агломерации и пе-
ресечений друг с другом. В конце концов это приводит к образованию 
дислокационной сетки. Определенный вклад в рост пузырей может да-
вать также и механизм эмиссии одиночных СМА, которые затем мигри-
руют на поверхность или поглощаются на дислокациях. 

При T > 0,5 Тпл появляются дополнительные тепловые вакансии, ко-
торые, благодаря своей высокой подвижности, могут захватываться ма-
лыми газовыми кластерами. По мере увеличения числа захваченных ва-
кансий давление внутри пузырей начинает релаксировать вплоть до дос-
тижения равновесного радиуса пузырей r. Этот радиус определяется из 
условия равенства внутреннего давления газа Pp поверхностному натя-
жению 2γ/r: 

 rPp /2 . (3.43) 

Выражение (3.43) свидетельствует о том, что давление газа уменьша-
ется по мере роста пузыря. Границы зерен и дислокации, границы неко-
герентного двойникования являются наиболее предпочтительными мес-
тами зарождения пузырей. Кинетика роста пузырей при таких темпера-
турах может быть описана выражением 

  kTPrkTQrDdtdr /)/2exp(1)/exp()/(/ 0   , (3.44) 

где Q – энергия активации самодиффузии. 
Пузыри могут расти также за счет и миграции, и коалесценции с дру-

гими пузырями, а также за счет поглощения (вытягивания) атомов газа и 
вакансий из меньших пузырей. 
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До сих пор остаются недостаточно ясными механизмы вспучивания 
поверхности и отрыва пленки от подложки, образующей затем крышку 
блистера. Известны два фактора, определяющих отрыв участка пленки и 
возникновение купола блистера: давление газа, выделяющегося в воз-
никшую полость, и поперечные напряжения, создаваемые слоем вне-
дренного газа. Непонятным остается вопрос о природе «толчка», опреде-
ляющего момент отрыва будущей крышки блистера от подложки. В на-
стоящее время имеются три модели для описания последней стадии в 
формировании блистеров. Одна из них базируется на представлениях о 
коалесценции газовых пузырьков и возникновении избыточного газового 
давления в полости, образующейся по различным механизмам; вторая – 
на возникновении больших поперечных напряжений в имплантирован-
ном слое; третья – на сильной зависимости коэффициентов диффузии 
атомов газа или их комплексов с вакансиями от концентрации таких ато-
мов и возможности спонтанного истечения их из решетки в пузыри при 
достижении критической концентрации. Это приводит к ускоренному 
росту пузырьков и образованию блистеров. 

 

3.6. РАСПЫЛЕНИЕ 

Бомбардировка поверхности твердого тела ионами с достаточно вы-
сокой энергией сопровождается эмиссией частиц вещества мишени в ва-
куум, т. е. распылением мишени. 

Рассмотрим только физическое распыление, пренебрегая химическим 
взаимодействием падающих частиц с атомами мишени. 

Эффективность распыления принято характеризовать коэффициен-
том распыления S. Естественно, что S, как величина среднестатистиче-
ская, может выражаться нецелым числом. Следует сразу же оговориться, 
что при распылении частицы могут покидать поверхность в разных заря-
довых состояниях – нейтральном, положительно и отрицательно заря-
женном. В двух последних случаях имеем дело соответственно с поло-
жительной и отрицательной ионно-ионными эмиссиями. 

Очевидно, что физическое распыление является результатом переда-
чи атомам мишени кинетической энергии, вносимой первичным бомбар-
дирующим ионом. Для того чтобы атом покинул поверхность твердого 
тела, эта энергия должна превышать энергию связи атома с ним. Естест-
венным результатом такого подхода является введение понятия порого-
вой энергии распыления Es. Если энергия налетающей частицы E1 < Es, то 
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атому мишени не может быть сообщена энергия, большая энергии связи, 
и распыления не происходит. При E1 ≥ Es с ростом энергии E1 увеличива-
ется количество атомов в поверхностных слоях мишени, которым в ре-
зультате торможения первичного иона будет передана энергия, большая 
энергии связи. Таким образом, рост E1 в припороговой области энергий 
должен сопровождаться быстрым увеличением S. Обычно энергия поро-
га распыления Еs для разных комбинаций ион – твердое тело составляет 
10-30 эВ. Следует иметь в виду, однако, что понятие пороговой энергии 
распыления удобно вводить для идеализированной модели твердого те-
ла. Для реальных твердотельных мишеней из-за наличия ступенек атом-
ного размера на поверхности, адсорбированных или примесных атомов, 
различных дефектов структуры, например, дислокаций, характерно не 
одно дискретное значение энергии связи, а некоторое распределение по 
энергиям. Вследствие этого, а также из-за теплового движения атомов 
поверхностного слоя четко выраженного энергетического порога распы-
ления в экспериментах наблюдать не удается. 

Передача атомам мишени энергии и импульса, необходимых для то-
го, чтобы они покинули твердое тело и вышли в вакуум, может осущест-
вляться разными путями. На рис. 3.29, а показан механизм распыления 
«рикошетом», когда атом отдачи, получивший энергию от первичного 
иона, столкнувшись с другим атомом мишени, сразу же рикошетом вы-
летает в вакуум. Схема на рис. 3.29, б соответствует распылению атомов 
отдачи, получивших энергию непосредственно от первичного иона. До 
выхода в вакуум атом претерпевает серию последовательных столкнове-
ний, при каждом из которых уменьшается его энергия и изменяется на-
правление движения. Наконец, на рис. 3.29, в показан каскад столкнове-
ний, рожденный первичным ионом. В результате передачи энергии от 
первоначально смещенных атомов другим атомам мишени и далее про-
исходит ее распыление. Рис. 3.29, а и б соответствуют быстрым процес-
сам, для которых характерны времена t ~ 10-15÷10-14 c, а рис. 3.29, в – 
медленным процессам с характерными временами t ~ 10-14÷10-12 c. Кроме 
этих процессов вклад в распыление могут давать также фокусированные 
столкновения. 
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а б 

в 
Рис. 3.29. Схемы столкновений, приводящих к распылению: 

а – вылет рикошетом; б – выход первично смещенных атомов отдачи; в – выбивание атомов 
в каскаде столкновений 

 
Очевидно, что эмиссия атомов при бомбардировке ионами может 

быть также обусловлена их термическим испарением из области тепло-
вого пика. Характерное время этого процесса лежит в интервале  
10-12-10-10 c. 

В предположении, что именно представленные на рис. 3.29 процессы 
определяют распыление твердых тел ионами, П. Зигмунд разработал 
теорию катодного распыления аморфных и поликристаллических мате-
риалов, наилучшим образом описывающую экспериментально наблю-
даемые закономерности этого явления. Согласно этой теории коэффици-
ент распыления S прямо пропорционален сечению упругого торможения 
Sn при Е = Е1, и обратно пропорционален энергии Еb связи атомов на по-
верхности. В области энергий ионов Е1 ≥ l кэВ эта зависимость с доста-
точной точностью описывается формулой 

 bns ESS 14102,4)0(  . 

Здесь Еb выражено в эВ; Sn – в эВ·см2; 4,2·1014 – множитель, имеющий 
размерность см-2; αs – безразмерный коэффициент, характеризующий 
эффективность передачи энергии, который зависит от отношения масс 
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взаимодействующих частиц и слабо изменяется с энергией первичных 
ионов. Для интервала, где безразмерная энергия первичных ионов ε1 < 2, 
функция αs(М2/М1) при нормальном падении пучка ионов (угол, отсчиты-
ваемый от нормали к поверхности,  =0˚) показана на рис. 3.30, а. Рост αs 
с увеличением М2/М1 является следствием увеличения вероятности рас-
сеяния первичного иона на большие углы, в результате чего часть каска-
дов столкновений оказывается сконцентрирована вблизи поверхности. 
При М2/М1 < 1 ион движется практически по прямой линии и большин-
ство столкновений в каскадах происходит уже далеко от поверхности, 
откуда выход атомов в вакуум затруднен. 

 

 
Рис. 3.30. Усредненная зависимость αs от отношения масс атома мишени и иона, рас-
считанная для потенциалов V(r)~r-2 и V(r)~r-3 (а) и зависимости S(Е1) для меди, облу-

ченной ионами Хе+ и Ar+(б) 
 
Энергия Еb связи атомов на поверхности для различных материалов 

обычно лежат в интервале 2-8 эВ. Эти значения энергий несколько 
меньше, чем значения соответствующих величин в объеме, так как проч-
ность закрепления атома в узле решетки зависит от числа связей, а на по-
верхности часть из них оборвана. Иными словами, в общем случае Еb 
меньше пороговой энергии смещения Еd, характеризующей образование 
радиационных дефектов в объеме. С другой стороны, поскольку распы-
ление является неравновесным процессом, значения энергии Еb могут 
несколько превышать значения энергии сублимации. 

На рис. 3.30, б показаны зависимости коэффициента распыления меди 
от энергии ионов ксенона и аргона. Общий вид функции S(Е1), а именно 
рост при низких энергиях, наличие максимума и спад при больших энер-
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гиях, отражает характер изменения с энергией сечения упругого тормо-
жения Sn. 

Толщина слоя, из которого в вакуум выходит основное количество 
распыленных атомов, обычно составляет 1-2 нм, что, как правило, значи-
тельно меньше глубины проникновения ионов. Из-за этого коэффициент 
распыления зависит от угла падения ионов  , отсчитываемого от норма-
ли к поверхности. В первом приближении можно считать, что путь, про-
ходимый ионом в активном слое – поставщике распыленных атомов, 
пропорционален cos1 . Энергия, рассеиваемая в этом слое, а, следова-
тельно, и коэффициент распыления S изменяются примерно по такому 
же закону. Количественный расчет в рамках теории П. Зигмунда приво-
дит к выражению 

 fSS )(cos)0()(   . 

Здесь S(0) – коэффициент распыления при   = 0; f – фактор, определяе-
мый соотношением масс сталкивающихся частиц (для M1 ≥ М2    f ≈ 1,7; 
для M1 << М2     f ≈ 1). 

Заметим, что при наклонном падении ионов на мишень в дополнение 
к столкновениям, изображенным на рис. 3.29, становятся возможными 
такие соударения, когда ион сразу же выбивает атом в вакуум. 

Экспериментальные угловые зависимости коэффициента распыления 
поликристаллических образцов приведены на рис. 3.31. При углах паде-
ния, больших некоторого критического max , происходит уменьшение ко-
эффициента распыления, что обусловлено увеличением с ростом   ко-
личества отраженных от поверхности мишени первичных ионов и их 
«выходом из игры» до развития полного каскада столкновений. 

 

 
Рис. 3.31. Угловые зависимости коэффициентов распыления поликристаллических 

образцов ионами Ar+ с Е1 = 1 кэВ 
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Коэффициенты распыления нейтронами исследованы очень плохо, 
поскольку возможные в экспериментах дозы нейтронного облучения еще 
довольно низки. Немногочисленные измеренные коэффициенты распы-
ления по порядку величины равны 10-5 атом/нейтрон (в прямом направ-
лении), что удовлетворительно согласуется с расчетами по каскадной 
теории. Несколько лучше исследована эмиссия с поверхности радиоак-
тивных первичных выбитых атомов, поскольку такие атомы гораздо лег-
че регистрировать. 

Распыление нейтронами представляет некоторый интерес в исследо-
ваниях по управляемому термоядерному синтезу в связи с тем, что рас-
пыленные атомы стенки могут попадать в качестве примеси в плазму. 
Эмиссия радиоактивных первичных выбитых атомов на установке с 
большими потоками высокоэнергетических нейтронов может приводить 
к радиоактивному заражению жидкости, применяемой для охлаждения. 

 

3.7. ТРЕКООБРАЗОВАНИЕ 

Для быстрых ионов с кинетической энергией E ≥ 1 МэВ·а.е.м.-1 ин-
тенсивность выделения энергии в электронную подсистему (dE/dx)e в 
103-104 раз превышает выделение энергии в ядерную подсистему твердо-
го тела. Например, (dE/dx)e составляет 20-30 кэВ·нм-1 для тяжелых ионов 
с массой ≈ 100 а.е.м. и E ≈ 1 МэВ·а.е.м.-1. Высокая скорость выделения 
энергии в электронную подсистему усиливает роль электронных возбуж-
дений в генерации дефектов структуры, вызывает интенсивное неупру-
гое распыление материалов и инициирует ряд специфических эффектов, 
таких, как формирование треков, локальное плавление, аморфизация, 
создание необычных фаз (фазы высокого давления, фуллерены, нанот-
рубки). Наиболее важным и интересным результатом прохождения вы-
сокоэнергетических ионов в твердых телах является формирование спе-
цифических пространственно распространенных макродефектов – тре-
ков. В англоязычной литературе такие дефекты называют «latent tracks». 

Металлы. Установлено, что электронные возбуждения высокой 
плотности вызывают образование дефектов в некоторых кристалличе-
ских металлах. Например, исследование титана, облученного ионами Pb 
с E = 1-5 ГэВ, с помощью электронного микроскопа просвечивающего 
типа выявило формирование плотных агломераций кластеров дефектов, 
ориентированных вдоль направления пучка ионов. Величина сечения 
дефектообразования σ, полученная экспериментально по измерениям 
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электросопротивления при криогенных температурах, была значительно 
больше теоретической оценки σcalc, полученной при учете только упругих 
смещений атомов матрицы. Эффективность дефектообразования ξ опре-
деляется как ξ=σ/σcalc. Так, для Ti, облученного ионами Pb с 
E = 4,484 ГэВ, ξ достигает 21,5, а для сплава Fe60Co40, облученного иона-
ми Ag с E = 445 МэВ, ξ=22,8. 

Подтверждением особой пространственной локализации нарушений 
является аморфизация металлических сплавов в индивидуальной треко-
вой области около траектории иона. Исследования облученных сплавов 
NiZr2 позволили непосредственно измерить средний диаметр трека 
(≈ 4 нм). Первоначальная вытянутая каплеобразная форма треков с рос-
том (dE/dx)e постепенно переходит в непрерывную цилиндрическую. 

В металлах электронные возбуждения вызывают образование нару-
шений только при очень высокой плотности энергии, выделяемой в элек-
тронную подсистему. Например, прерывистые треки формируются в 
NiZr2, когда скорость выделения энергии на электронные возбуждения 
превышает 40 кэВ·нм-1, в то время как типичные пороговые значения 
(dE/dx)e для образования треков в изоляторах приблизительно на порядок 
меньше. Чтобы в полной мере рассмотреть проблему формирования де-
фектов в металлах за счет электронных возбуждений, необходимо внача-
ле выделить основные процессы: релаксацию сильного электронного 
возбуждения с передачей части энергии в атомную подсистему и после-
дующую термализацию возмущенных атомов с передачей избытка энер-
гии в окружающую матрицу. 

Первый процесс существенно определяется типом материала (металл, 
полупроводник или диэлектрик), концентрацией электронов в зоне про-
водимости (на уровне Ферми) и их подвижностью. Транспорт энергии из 
электронной в атомную подсистему также зависит от типа материала, его 
структурных особенностей (массив, тонкая пленка, размер зерен в поли-
кристаллах, концентрация и типа примесей и т.д.). Процесс термализа-
ции и структурные особенности области после «остывания», как и при 
низкоэнергетической имплантации, зависят от типа материала, типа кри-
сталлической решетки, соотношения объемов материала в жидкой и 
твердой фазах, наличия аллотропных форм. Для оценки процессов пере-
дачи энергии от электронов к решетке и диссипации локальной запасен-
ной решеточной энергии обычно используют подход, учитывающий 
электрон-электронные и электрон-фононные взаимодействия. 

Существует несколько механизмов образования треков: 
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1) механизм так называемого кулоновского взрыва, который эффекти-
вен, когда скорость ионов становится близкой к скорости электронов K-
оболочки атомов мишени, может быть ответственным за образование 
треков в легких мишенях (LiF, пластмасса, алмаз, кубический нитрид бо-
ра и др.). Движущийся ион создает в мишени цилиндрическую высоко-
ионизованную среду, которая нестабильна из-за кулоновского расталки-
вания между электростатическими зарядами одного знака (ионные осто-
вы). На основе этого механизма сформулировано несколько родственных 
моделей: плазменного ядра трековой области, ударных волн и модифи-
цированного потенциала решетки. 

2) высокая плотность ионизации приводит к значительному сниже-
нию пороговой энергии смещения атомов из узлов решетки Ed. Низкие 
значения Ed увеличивают вероятность смещения тех матричных атомов, 
которые получают малое количество упругой энергии от движущегося 
иона. 

3) в рамках механизма термического пика считается, что энергия от 
возбуждаемой электронной подсистемы передается в решетку через 
электрон-фононные взаимодействия. 

Впервые треки в металлических массивных материалах наблюдались 
в интерметаллических сплавах (аморфные области). К первому классу 
относятся сложные по составу материалы, которые легко аморфизуются 
за счет упругих столкновений при их облучении низкоэнергетическими 
ионами или электронами и характеризуются низкой локальной кристал-
лографической симметрией. Среди них такие, как NiZr2, NiTi и Ni3B, 
имеют особую практическую значимость. В отличие от Ni3B и NiZr2, ко-
торые имеют соответственно орторомбическую и тетрагональную кри-
сталлические структуры во всем температурном диапазоне, NiTi претер-
певает мартенситное превращение при температуре близкой к 300 К, на-
ходится в кубической (высокотемпературной) B2-фазе при T > 300 К и в 
моноклинной (низкотемпературной) – при температуре ниже фазового 
перехода. 

Второй класс состоит из материалов, характеризующихся высокой 
локальной симметрией (LI2-кристаллографические структуры). Он вклю-
чает в себя сплав Zr3Al, который достаточно трудно аморфизовать за 
счет упругих столкновений, и Cu3Al, который никогда не аморфизуется, 
но может претерпевать химическое разупорядочение при низкотемпера-
турном облучении в режиме упругих столкновений. 

В сплаве NiTi чувствительность кубической и моноклинной фаз к 
электронным возбуждениям различна. Выше порогового значения 
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(dE/dx)e ≈ 48 кэВ·нм-1 треки в этом сплаве наблюдаются только в тех об-
ластях образца, которые были в моноклинной фазе в процессе облуче-
ния. На рис. 3.32 представлена электронная микрофотография образца, в 
котором при облучении присутствовали обе фазы. Треки видны в моно-
клинной прослойке и отсутствуют в окружающей кубической матрице. 
Треки, созданные в низкотемпературной фазе, четко выявляются, имеют 
диаметр 12 нм и представляют собой гомогенно нарушенные цилиндри-
ческие области. Они аморфны по данным электронной дифракции и ос-
таются стабильными, когда образец переходит обратно в кубическую 
структурную модификацию при температуре сплава 300 К. 

 

Рис. 3.32. Светлопольные электронные микрофотографии: 
а – образца NiTi, облученного при T = 300 К ионами свинца с E = 0,84 ГэВ, (dE/dx)e ≈ 52 

кэВ·нм-1 и дозой 1011 ион/см2; б – моноклинного образца NiTi, облученного при T = 80 К ио-
нами урана с E = 0,76 ГэВ, (dE/dx)e ≈ 57 кэВ·нм-1 и дозой 5·1010 ион/см2 (снимок получен при 

T = 300 К). Скрытые треки на рис. а видны только в моноклинной решетке, но не в окру-
жающей матрице, которая была в кубической фазе в течение облучения 

 
Полупроводники. Условия формирования треков и их внутренняя 

структура (фазовый состав) в металлах и полупроводниках сильно раз-
личаются. Наиболее обстоятельные и широкие исследования трекообра-
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зования в полупроводниках A3B5 выполнены в случае облучения моно-
кристаллов InP высокоэнергетическими ионами Xe и Kr. Детальные ис-
следования методом просвечивающей электронной микроскопии попе-
речного сечения кристаллического InP, облученного ионами Xe с 
E = 250 МэВ и флюенсом 7·1012 см-2 при комнатной температуре, выяви-
ли (рис. 3.33) следующие основные характерные черты в распределении 
нарушений по глубине кристалла. В результате облучения ксеноном в 
InP создаются две базовые зоны нарушений. Первая зона формируется на 
глубине между 19 мкм и 21 мкм и представляет собой слой сильно на-
рушенного InP, состоящий из аморфных и кристаллических областей и 
по положению совпадающий с максимумом упруго выделенной энергии. 
Вторая приповерхностная зона до глубины около 10 мкм содержит скры-
тые треки с диаметром от 7 до 15 нм. Треки представляют собой непре-
рывные прямые цилиндры длиной в несколько микрон или вытянутые 
дефекты, похожие на цепочку жемчужин, расположенные вдоль траекто-
рии ионов на глубинах от 35 до 100 нм и от 7 до 10 мкм. Полученные 
данные описываются моделью трекообразования в InP, базирующейся на 
приближении термопиков и предполагающей плавление материала во-
круг траектории иона до глубин, на которых электронные потери энер-
гии превышают критическое значение (dE/dx)e,th. Критические потери 
энергии зависят от материала мишени (а также от степени совершенства 
кристаллической структуры) и отражают эффективность механизма, ко-
торый преобразует энергию электронных возбуждений в движение ато-
мов, по сравнению с эффективностью конкурирующих механизмов, от-
ветственных за диссипации энергии возбуждений. Показано, что крити-
ческое значение электронных потерь энергии для трекообразования в 
кристаллическом InP составляет ≈ 13 кэВ·нм-1. 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 



 167

 
 

(а) 
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Рис. 3.33. (а-д) – Светлопольные электронные фотографии структуры InP, получен-
ные в поперечном сечении одного образца на различной глубине от поверхности 

(указаны вверху). Кристалл InP был имплантирован ионами Xe+ с энергией 250 МэВ 
до дозы 7·1012 ион/см2 при Т = 300 К. (е) – Соответствующее схематическое изобра-
жение распределения дефектов по глубине, воссозданное по данным электронно-
микроскопических исследований. (ж) – Профили распределения по глубине: Se – 
энергии, выделенной в электронную подсистему, N – количества атомов, смещен-
ных ионом Хе+ на 1 нм длины пути за счет ядерных потерь энергии. Получены из 

расчетов TRIM-95 
 

(е) 

(ж) 
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Особенности процесса затвердевания расплава, создаваемого вокруг 
траектории иона, предлагают рассматривать в качестве второго критерия 
трекообразования. Расплавление трека сопровождается быстрым охлаж-
дением и ресолидификацией окружающей матрицы. В исходном образце 
расплавленные ядра окружены совершенным кристаллом, и в течение 
процесса закалки термопика должна происходить эпитаксиальная рекри-
сталлизация. Однако рекристаллизованная область не совсем совершен-
на, в ней остается определенное число точечных дефектов и комплексов 
дефектов. Когда на кристалл падают последующие ионы, эпитаксиальная 
рекристаллизация трековых областей может не достигаться, так как ок-
ружающий кристалл уже не совершенен. При дальнейшем облучении 
скорость рекристаллизации может стать значительно меньшей, чем ско-
рость затвердевания, что приводит к «замораживанию» достаточно не-
прерывного аморфного трека. 

Процессы трекообразования при облучении материалов высокоэнер-
гетическими ионами способствуют образованию дискретных прерыви-
стых треков, геометрия которых изменяется от квазинепрерывной до бу-
синкообразной по мере прохождения иона в глубь мишени (рис. 3.33). 
Для интерпретации этих данных привлекаются различные механизмы. 
Предполагается, что треки образуются преимущественно за счет процес-
са ионизации внутренних оболочек атомов тормозящей среды, который 
сопровождается интенсивным образованием низкоэнергетических δ-
электронов. Предполагается, что дискретность треков является следстви-
ем дискретности процесса ионизации внутренних электронных оболо-
чек. При этом отмечается, что только малая часть энергии иона может 
быть высвобождена в результате ионизации внутренних оболочек атомов 
тормозящей среды и предполагают, что главным «топливом» для треко-
образования является непрерывное выделение энергии ионов в электрон-
ную подсистему твердого тела. Кроме того, на тех участках траектории 
иона в мишени, где ионизация внутренних электронных оболочек отсут-
ствует, треки вообще не образуются. Второй подход, относящийся к 
структуре треков, связывается с дискретностью формирования потока 
электронов вдоль пути иона, обусловленной действием закона сохране-
ния импульса. 

Третий подход связан с предположением о том, что среднее число на-
блюдаемых в треке дефектов напрямую связано с флуктуацией в плотно-
сти ионизации, а не с ее средним значением. Однако, как и в других ука-
занных выше подходах, здесь не рассматриваются первичные процессы, 
связанные со статистическими флуктуациями зарядового состояния дви-
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жущихся в твердом теле ионов за счет процессов «обдирки» и захвата 
электронов. Именно флуктуации зарядового состояния иона могут при-
водить к значительному изменению выделяемых в электронную подсис-
тему потерь энергии на определенных участках траектории иона. Роль 
этих процессов становится заметной, когда энергия движущегося иона 
близка к энергии, которой соответствуют пороговые значения средних 
потерь энергии (dE/dx)e,th для образования трека. 

Таким образом, наблюдаемые в экспериментах прерывистые треки 
могут быть обусловлены статистическими флуктуациями в процессах 
перезарядки с потерей ионом одного или нескольких электронов, когда 
величина (dE/dx)e становится на определенном отрезке пути иона боль-
ше, чем (dE/dx)e,th для трекообразования. Средний путь пробега иона до 
изменения зарядового состояния будет определять длину дефектной об-
ласти в прерывистом треке и расстояние между такими дефектами, а 
диаметр или геометрия дефекта определяется числом оторванных элек-
тронов в одном акте. 

 

3.8. КАНАЛИРОВАНИЕ  И  БЛОКИРОВКА 

Для понимания основных особенностей взаимодействия ионов с мо-
нокристаллами, рассмотрим сначала упрощенную задачу. Пусть ион с 
энергией Е1 направлен на цепочку атомов, располагающихся на равном 
расстоянии da (рис. 3.34, а) друг от друга. Угол между осью цепочки и 
направлением движения иона на расстоянии, где его взаимодействием с 
атомами можно пренебречь, достаточно мал и равен ψ. В этой ситуации 
ион испытал бы лобовое соударение с атомом А, если бы на него не воз-
действовали предыдущие атомы цепочки. На самом деле, при приближе-
нии иона к атомному ряду на него действуют силы отталкивания, причем 
из-за упорядоченного расположения атомов это отталкивание коррели-
ровано, т. е. направлено все время в одну сторону. В результате никакого 
лобового соударения не происходит, а ион просто отражается от такой 
цепочки, приблизившись к ней на расстояние ρmin (E1, da, ψ), которое мо-
жет существенно превышать расстояние максимального сближения для 
случая лобового столкновения иона, имеющего энергию Е1, с атомом А. 
Эффект этот очень интересен и важен, поскольку он приводит к сущест-
венному изменению всех параметров, характеризующих ионно-атомные 
взаимодействия (должны измениться угол рассеяния иона, потери энер-
гии и т. д.), по сравнению с ситуацией, когда корреляцией между отдель-
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ными парными соударениями можно пренебречь. Очевидно, что такая 
корреляция столкновений происходит, если ион провзаимодействует в 
процессе движения к оси цепочки с достаточно большим числом атомов. 
В этом случае можно рассматривать рассеяние не на потенциале каждого 
атома, а на усредненном потенциале всех атомов цепочки U(ρ). 

 
 
а 

 
 
б 

 
Рис. 3.34. Взаимодействие ионов с упорядоченными структурами: 

а – с цепочкой атомов; б – с монокристаллом 

 
Ион, подлетающий к цепочке атомов под углом ψ, меньшим, чем кри-

тический ψс, вместо того, чтобы испытать сильное рассеяние, отражается 
от нее под тем же углом ψ. При этом он не может приблизиться к оси 
атомного ряда на расстояние, меньшее, чем параметр экранирования а. 

Подробное рассмотрение может быть проведено также для рассеяния 
иона на какой-либо плоскости, заполненной атомами. При достаточно 
малых углах скольжения, когда энергия поперечного движения иона ма-
ла по сравнению с усредненным потенциалом взаимодействия с такой 
плоскостью, ион отражается от нее, не испытывая близких взаимодейст-
вий с атомами. 

Для этого рассмотрим рис. 3.34, б. На нем показан участок кристалла, 
поверхность которого совпадает с низкоиндицированной кристаллогра-
фической плоскостью. Из вакуума на кристалл падает пучок ионов, па-
раллельный плотноупакованным рядам атомов. При пересечении по-
верхности кристалла направление движения ионов в общем случае изме-
няется, причем все ионы можно условно разделить на три группы. Ионы 
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группы А пересекают поверхность на таких расстояниях от атомов, нахо-
дящихся в начале атомных рядов, что будут рассеиваться на углы, боль-
шие критических ψс, (часть из них может даже отразиться от поверхно-
сти). Очевидно, ионы группы А не будут испытывать коррелированных 
соударений, т. е. в первом приближении их движение можно рассматри-
вать как движение в неупорядоченной среде. Ионы группы Б, прицель-
ные параметры для соударения с поверхностными атомами которых ока-
зываются достаточно велики, рассеиваются на углы, малые по сравне-
нию с критическим. Эти ионы отражаются от атомных цепочек, осцил-
лируя между ними, но все время оставаясь на больших по сравнению с а 
расстояниях от осей атомных рядов. Пространственный период колеба-
ний ионов группы Б должен быть очень велик и значительно превосхо-
дить межатомное расстояние da. Наконец, группе В соответствуют ионы, 
рассеянные на углы, близкие к ψс. Период осцилляции между атомными 
цепочками для этих ионов относительно мал, составляя единицы меж-
атомного расстояния. При рассеянии на цепочках ионы группы В при-
ближаются к их осям на расстояния, сравнимые с постоянной экраниро-
вания. Подобную же картину получим, если будем рассматривать эво-
люцию пучка ионов, имеющего в вакууме направление, параллельное 
какой-либо системе плоскостей в кристалле, и пересекающего границу 
вакуум – твердое тело. Заметим, что критические углы ψс для коррелиро-
ванного взаимодействия с плоскостями всегда меньше, чем ψс для по-
добного взаимодействия с атомными цепочками, имеющими те же кри-
сталлографические индексы. 

Ионы групп Б и В называют каналируемыми, а сам эффект коррели-
рованного движения ионов в пространстве между атомными рядами или 
плоскостями – каналированием. Если движение каналируемых частиц 
определяется рассеянием на атомных цепочках, то говорят об аксиаль-
ном каналировании, а если на плоскостях, то о плоскостном каналирова-
нии. 

Таким образом, при проникновении пучка ионов внутрь монокри-
сталла он распадается на две компоненты: хаотический пучок (группа А) 
и каналируемый пучок (Б и В). По мере отклонения оси первичного пучка 
от низкоиндицированного направления в кристалле, вдоль которого рас-
полагаются плотноупакованные атомные ряды, все большая часть пер-
вичных ионов переходит в хаотический пучок и все меньше сказывается 
влияние упорядоченного расположения атомов в кристалле на ионный 
пучок в целом. При угле падения, большем ψс, каналирование должно 
подавляться. 
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Наконец, еще одной особенностью движения каналированных частиц 
является спрямление траекторий по сравнению с их траекториями в не-
упорядоченном веществе. Особенно это заметно для легких ионов, дви-
жущихся в мишенях, состоящих из тяжелых атомов. 

Описанные выше ориентационные эффекты наблюдаются также и для 
легких частиц: электронов и позитронов. Положительно заряженные по-
зитроны отталкиваются атомными рядами так же, как положительные 
ионы, и движутся между рядами или плоскостями, где имеются области 
с малым потенциалом. Таким образом, качественно они ведут себя в экс-
периментах по каналированию подобно протонам. Напротив, минимум 
потенциала для электронов располагается внутри ряда или плоскостей 
атомов кристалла, что соответствует притяжению стенками канала. В ре-
зультате направляющий эффект как для позитронов, так и для электро-
нов имеет одинаковую анизотропию относительно направлений, но раз-
личен по происхождению. Последнее проявляется в «переворачивании» 
кривой выхода по сравнению с кривой для положительных частиц; если 
для положительных частиц исключаются тесные взаимодействия с ато-
мами, что в результате приводит к минимуму выхода реакции в направ-
лении канала, то отрицательные частицы движутся в области с высокой 
плотностью атомов и, следовательно, обеспечивают максимум выхода 
реакции. 

Рассмотрим качественно, как будет выглядеть распределение по глу-
бине внедренных ионов для случая, подобного изображенному на рис. 
3.35. Для хаотического пучка (ионы группы А), как уже говорилось, 
можно пренебречь влиянием упорядоченности атомов в кристалле. Эти 
ионы в первом приближении будут иметь распределение по глубине, ха-
рактерное для аморфного вещества. Ионы группы Б, для которых усло-
вия каналирования выполняются «с запасом», будут двигаться, испыты-
вая главным образом неупругие потери, причем несколько сниженные 
из-за запрета на близкие взаимодействия. Максимальный пробег Rmax для 
таких ионов, очевидно, определяется соотношением 

 
1

1 1 0,5
max 0 1 0

0

( ) 2 ( )
E

e eR n S E dE E n k    . (3.45) 

Здесь 
0,5

e eS k E   и ek
 соответственно учитывают тот факт, что тормозное 

сечение для каналируемых ионов может отличаться от Se и ke для ионов, 
движущихся в аморфном веществе. Если каналирование существенно, то 
для этой группы ионов наблюдается второй максимум в распределении 
внедренных ионов, расположенный глубже максимума, соответствующе-
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го хаотическому пучку. Заметим, что при каналировании осцилляции за-
висимости 1( )eS Z

 при υ = const оказывается значительно большими, чем в 
аморфных мишенях. Если в последних амплитуда таких осцилляций не 
превышает 50 %, то для хорошо каналируемых частиц отношение 


eS  в 

максимуме и минимуме может быть больше 10. Это, несомненно, надо 
учитывать, так как для каналируемых ионов электронные потери явля-
ются определяющими. Кроме того, установлено, что сечения торможе-
ния для хорошо каналируемых ионов не всегда пропорциональны 5,0

1E  На 
самом деле показатель степени в зависимости cp

ee EkS 1
   также осцилли-

рует с Z1 изменяясь в пределах 0,3-0,9, причем положение максимумов и 
минимумов рс(Z1) приблизительно совпадает с экстремумами зависимо-
сти )( 1ZSe . 

Ионы группы В, часто и близко приближаясь к атомным цепочкам, 
легко могут рассеяться на углы, большие ψс, даже из-за небольшого уве-
личения E , например, в результате взаимодействия с тепловыми коле-
баниями цепочки. Такие ионы перестанут испытывать коррелированные 
взаимодействия, произойдет деканалирование. На самом деле деканали-
рование может иметь место и для хорошо каналируемых ионов, напри-
мер, в результате взаимодействия с дефектами кристаллической решет-
ки. Деканалированные ионы, пройдя часть пути в условиях каналирова-
ния, а часть в виде хаотического пучка, должны остановиться в кристал-
ле на глубине, промежуточной между двумя максимумами, о которых 
уже шла речь. Распределение, полученное экспериментально при вне-
дрении ионов К+ с Е1 = 500 кэВ в монокристалл вольфрама вдоль на-
правления <111>, показано на рис. 3.35. В нем четко выделяются три 
участка, соответствующие трем группам ионов. Реально столь четкое 
разделение наблюдается редко, поскольку обычно амплитуда тепловых 
колебаний атомов, которые не учитывались, достаточно велика уже при 
комнатной температуре. Это «смазывает» всю картину и распределение 
ионов по глубине при облучении параллельно атомным рядам имеет вид 
«аморфного» распределения с «хвостом» в область больших глубин, ко-
торый резко обрывается при Rmax. Если в результате ионной бомбарди-
ровки образуются устойчивые нарушения кристаллической структуры, 
то, накапливаясь по мере набора дозы, они будут изменять условия кана-
лирования, приводя сначала к усилению деканалирования, а затем просто 
к полному разрушению атомных плоскостей и цепочек.  
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Рис. 3.35. Распределение внедренных в монокристалл вольфрама вдоль направления 
<111> ионов при наличии каналирования 

 
Температура, при которой происходит облучение, может приводить к 

изменению распределения каналируемых ионов по глубине из-за двух 
причин. С одной стороны, ее увеличение приводит к увеличению ампли-
туды тепловых колебаний атомов и соответственно к росту деканалиро-
вания ионов. С другой стороны, рост температуры может приводить к 
снижению концентрации устойчивых радиационных дефектов, что 
должно снижать деканалирование. Какая из этих двух причин будет оп-
ределяющей, зависит от конкретных условий облучения: материала ми-
шени, сорта ионов, дозы, диапазона температур и др. 

Следует отметить, что во многих случаях на поверхности бомбарди-
руемого образца могут находиться неконтролируемые загрязнения, 
окисные пленки и прочее. Ионный пучок, проходя через такие пленки, 
рассеивается, в результате чего распределение частиц по углам входа в 
монокристалл уширяется. Если исходный пучок был направлен парал-
лельно каким-либо атомным рядам, то условия каналирования для части 
ионов из-за наличия поверхностной пленки ухудшаются. 

Рассмотрим подробнее, как будет зависеть эффективность какого-
либо процесса, обусловленного близкими взаимодействиями с атомами, 
расположенными внутри атомной цепочки, от угла падения первичных 
ионов на монокристалл. Таким процессом может быть, например, рас-
сеяние ионов на большой угол. В качестве количественной характери-
стики введем величину χ которую назовем относительным выходом 
процесса. Эта величина равна отношению числа актов прохождения дан-
ного процесса в монокристалле к числу таких актов в аморфном вещест-
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ве, если все остальные условия эксперимента одинаковы. В случае, когда 
атомы, близкое взаимодействие с которыми приводит к исследуемому 
процессу, расположены внутри атомных цепочек, облучение монокри-
сталла ионами в направлении, параллельным этим цепочкам должно 
приводить к появлению провала на кривой выхода (рис. 3.36, а). Этот 
эффект обусловлен тем, что близкие взаимодействия с такими атомами 
могут испытывать только ионы, перешедшие в хаотический пучок, а их 
тем меньше, чем лучше направление падения первичных частиц совпада-
ет с направлением цепочек. 

 

а

 

б

Рис. 3.36. Каналирование и блокировка ионов: 
а – зависимость выхода процесса, связанного с близким взаимодействием, от угла между на-
правлениями пучка ионов и атомных цепочек; б – схематические кривые выхода Χ(ψ) для 
случая блокировки: 1 – статическая решетка, 2 – решетка с тепловыми колебаниями; в – за-
висимость выхода рассеяния протонов с Е1 = 400 кэВ от монокристалла W в окрестности на-
правления <100> при постоянном угле рассеяния ψр от угла падения ψ (1) и тока рассеянных 

ионов (1) при постоянном ψ от угла рассеяния ψр (2) 

 
Если рассматривать идеальный случай, т. е. предполагать отсутствие 

загрязнений на поверхности образца, абсолютную юстировку пучка и его 
нулевую расходимость, а также не учитывать деканалирования ионов в 
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процессе их движения в глубь образца, то значение относительного вы-
хода в точке минимума χmin можно оценить как n0daπρc

2, где ρc – расстоя-
ние минимального сближения иона с атомным рядом при движении иона 
под углом ψс к последнему. Учет тепловых колебаний атомов со средним 
квадратом отклонения в плоскости, перпендикулярной направлению це-
почки 2

 , дает 

  2
1

2
0min   cadn . (3.46) 

Реально измеряемые на опыте значения χmin могут достигать несколь-
ких процентов. Отклонение от условия точного каналирования приводит 
к росту χ и при больших ψ, если только не начнется каналирование на 
других атомных цепочках или плоскостях, то χ = 1, т. е. эффективность 
взаимодействия ионов с атомами совпадает с эффективностью для 
аморфного вещества. 

Угловая ширина провала, связанного с каналированием первичных 
ионов, может быть оценена его угловой полушириной на полувысоте 
ψ1/2 = (1-χmin)/2. Эксперименты показали, что ψ1/2 = αсψс, где значение αс 
порядка единицы. В области ψ непосредственно примыкающей к прова-
лу, наблюдаются «плечи», для которых χ > 1, т. е. в этом случае корреля-
ция взаимодействий ионов с цепочкой приводит к увеличению вероятно-
сти близких столкновений по сравнению с их вероятностью в аморфном 
веществе. Чтобы лучше понять природу «плечей», обратимся к эффекту 
блокировки, или эффекту теней.  

Блокировка (эффект теней, открыто А.Ф. Тулиновым в 1965 г.). Для 
таких частиц, которые размещаются внутри атомных рядов или плоско-
стей, вылет в направлениях с малыми индексами «блокирован». Этот 
эффект блокировки можно наблюдать, например, на радиоактивных час-
тицах, изотропно вылетающих из узлов решетки. Всякий раз, когда атом 
отдачи испускается вдоль или вблизи направления с малым индексом, он 
испытывает рассеяние на большой угол в результате столкновения с 
ближайшим соседом в этом направлении, поэтому вряд ли его удастся 
обнаружить в таком направлении. Этот же эффект можно наблюдать и на 
падающих частицах, испытывающих резерфордовское рассеяние на 
большой угол при столкновениях с атомами решетки. Поскольку при-
цельные расстояния, соответсвующие рассеянию на большие углы, зна-
чительно меньше амплитуды тепловых колебаний атомов решетки, рас-
сеянные частицы начинают свое движение практически из узлов решетки 
и их траектории после столкновения подвержены блокировке точно так 
же, как и траектроии радиоактивных атомов, вылетающих из углов. При 
наблюдении блокировки на рассеянных частицах нет необходимости ис-
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пользовать ориентированный или даже параллельный пучок налетающих 
частиц. 

Измерение блокировки заключается в определении выхода испускае-
мых или рассеиваемых частиц в зависимости от угла наблюдения отно-
сительно направления или плоскости с малым индексом. Сходство кри-
вых выхода, полученных в таких экспериментаъ с кривыми, полученны-
ми в экспериментах по каналированию, не случайно. 

Рассмотрим атом в атомной цепочке, который начинает двигаться с 
энергией E1 из узла решетки под небольшим углов φ по отношению к на-
правлению ряда (рис. 3.37). При столкновении с ближайшим соседом он 
испытывает отклонение на угол φ', поэтому направление его движения 
после этого столкновения соответствует углу 

   . (3.47) 

Предполагая, что φ'(b) определяется кулоновским рассеянием и что, кро-
ме того, все углы малы, из соотношения (3.47) получаем 

 bCDb //  , (3.48) 

где в C входят заряды и массы партнеров по столкновению и начальная 
энергия. Из уравнения (3.48) следует, что существует минимальный угол 
ψ = ψс, поскольку угол отклонения убывает с увеличением прицельного 
расстояния, а начальный угол возрастает. Наличие этого минимального 
угла ψс означает, что при ψ < ψс нельзя наблюдать испускание вследст-
вие эффекта блокировки (или тени) вылетающей частицы ближайшим 
соседом. Можно найти угловое распределение вылетающих частиц (ин-
тенсивность); на рис. 3.36, б схематически изображена такая кривая вы-
хода (интенсивности) для блокировки. Выбросы при ψ ≥ ψс компенсиру-
ют исчезновение выхода при ψ < ψс. Если учесть тепловые колебания, то 
выбросы уменьшаются и частицы можно наблюдать и в запрещенной об-
ласти ψ < ψс. Такое простое классическое описание блокировки обычно 
хорошо согласуется с экспериментальными данными. Согласие можно 
улучшить учетом многократного рассеяния, которое стремится сгладить 
кривую выхода. 
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Рис. 3.37. Испускание атома решетки из атомного ряда и блокировка ближайшим со-

седом: 
D – параметр решетки; φ – начальный угол; b – прицельное расстояние; φ' – угол отклонения; 

ψ – конечный угол относительно направления ряда 

 
Имеется общее соответсвие между кривыми выхода для блокировки и 

для каналирования. Качественно это следует из того факта, что в экспе-
риментах по каналированию измеряют вероятность попадания ориенти-
рованного пучка частиц в атом кристалла, тогда как в экспериментах, 
связанных с блокировкой, определяют вероятность попадания в ориен-
тированный детектор частицы, вылетающей из узла. 

Блокировка является фактически процессом, обратным каналирова-
нию. Согласно классической теореме обратимости, которая для данного 
конкретного случая сформулирована И. Линдхардом, если А эмиттирует 
 частиц в единицу времени в единичный телесный угол в направлении 
В, где сечение процесса , то вероятность РАВ  прямого процесса равна 
вероятности РВА обратного процесса, для которого В излучает  частиц в 
единицу времени в единичный телесный угол и сечение процесса, в А 
есть . В случае каналирования и блокировки как раз и имеем дело с та-
ким обращением. Действительно, в экспериментах по каналированию 
исследуют вероятность попадания ориентированного пучка атомных 
частиц с малой угловой расходимостью в центральную область атома, 
расположенного в цепочке, а при изучении блокировки  вероятность 
попадания атомной частицы, испущенной ядром атома в цепочке, в ори-
ентированный детектор с малым углом входа. Таким образом, траекто-
рии частиц, соответствующих блокировке и каналированию, должны 
совпадать с точностью до направления движения. На рис. 3.36, в показа-
но, что частицы, испущенные атомом, находящимся в цепочке, под уг-
лом к ее оси, меньшим, чем ψс рассеиваются на углы, большие ψс и соз-
дают «плечи» на зависимости числа вышедших частиц от угла их выхода 
из кристалла. В силу теоремы обратимости, если ионы, испущенные яд-
рами с большей вероятностью, выходят из кристалла под определенными 
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углами, то такие же частицы, направленные под такими же углами из ва-
куума в кристалл, будут с большей вероятностью попадать в ядро, что и 
приводит к формированию «плечей» на зависимости  от угла падения 
первичного пучка. 

Блокировка наблюдалась не только для тяжелых частиц, но и для по-
зитронов и электронов, испускаемых из атомов, расположенных в узлах 
решетки. Квантовые аспекты блокировки обсуждались как для легких, 
так и для тяжелых частиц. Как и каналирование, блокировку можно на-
блюдать для атомных рядов (аксиальная блокировка) и атомных плоско-
стей (плоскостная блокировка). 

 

3.9. ДАЛЬНОДЕЙСТВИЕ 

Эффект дальнодействия в основном связывается с изменением де-
фектной структуры, структурно-фазового состояния и физико-
механических свойств на расстояниях, превышающих толщину легиро-
ванного (случай ионного воздействия) слоя. Проявление эффекта и его 
масштабы приведены на рис. 3.38. 

 
 
Рис. 3.38. Схема путей реализации эффекта дальнодействия и глубинные (L) масшта-

бы (области существования) 
* – существуют экспериментальные результаты, при которых L  10 мкм 

 
Наиболее простым проявление эффекта дальнодействия является 

сверхглубокое проникновение примеси, и наиболее простое объяснение 
такой миграции – это диффузия. Однако обычная диффузия при темпе-
ратурах, характерных для низкотемпературной ионной имплантации 
(около 100 ºС), недостаточна для объяснения наблюдаемых глубин про-
никновения имплантируемой примеси. Увеличение коэффициента диф-
фузии может быть связано с образованием радиационных дефектов в со-
ответствии с механизмами А. Дамаска и Дж. Динса. Такие радиационные 
дефекты образуются на глубине, равной величине проективного пробега 
ионов, а на большую глубину они могут распространяться в результате 
диффузии. Получена зависимость коэффициента диффузии D от глубины 
x. Предполагается, что 
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где D0 – коэффициент термической диффузии примеси; l – глубина обра-
зования дефектов; LD – глубина, на которую диффундируют дефекты; 
D*=CD0Dd/DS – коэффициент радиационно-стимулированной диффузии, 
определяемый через коэффициент диффузии дефектов Dd, концентрацию 
дефектов C и коэффициент самодиффузии DS.Однако не дается ответа на 
вопрос, какова характерная глубина LD, на которую возможна радиаци-
онно-стимулированная диффузия. 

Глубокое проникновение радиационных дефектов для объяснения 
дальнодействия предполагалось во многих работах. Однако при типич-
ных параметрах ионного облучения (температура и время) точечные де-
фекты могут диффундировать всего лишь на глубины не более микрона. 

Другой причиной радиационно-ускоренного глубинного переноса 
внедренных при ионной имплантации атомов могут быть упругие на-
пряжения, возникающие в ионно-имплантируемом слое. 

Напряжения, создаваемые внедренными атомами, могут увеличивать 
глубину проникновения примеси почти на порядок. Однако реально на-
блюдаемые глубины проникновения примеси могут быть значительно 
больше. Ряд авторов, объясняя эффекты дальнодействия, обращают вни-
мание на генерацию упругих или акустических волн при ионной имплан-
тации. Источником упругих волн могут быть тепловые пики, генерируе-
мые при ионном облучении. 

Согласно теоретическим представлениям, волной уносится не более 
четверти энергии теплового пика. Оставшаяся энергия в области тепло-
вого пика уходит в тепло. При этом волна может трансформироваться 
либо в ударную волну, либо распространяться как простая акустическая 
волна. Ударная волна может образовываться, когда напряжение сдвига 
на фронте волны превысит предел текучести, который составляет  
(10-310-2) от модуля сдвига. При этом ударная волна способна генериро-
вать дефекты, инициировать смещения примесных атомов, освобождать 
их из ловушек и переводить из положения замещения в междоузельные. 

Фазовые переходы на больших глубинах изучены теоретически в 
меньшей степени, чем другие проявления эффекта дальнодействия. Если 
фазовые переходы происходят в результате изменения химического со-
става мишени, их дальнодействие обусловлено теми же причинами, что и 
глубокое проникновение примеси. 
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Рассмотренные представления касаются природы возникновения 
движущей силы, приводящей к эффектам дальнодействия при ионном 
воздействии. Обсуждаются два подхода. Это генерация напряжений ста-
тического либо динамического типа, а также упругих волн. 

Между тем требует своего объяснения эффект дальнодействия, свя-
занный с изменением дислокационной структуры и повышением плот-
ности дислокаций. Предлагается механизм изменения дислокационной 
структуры за счет перемещения дислокационных петель, возникающих 
при коалесценции точечных дефектов в ионно-имплантируемом поверх-
ностном слое, в нижележащий слой мишени за счет упругого взаимодей-
ствия между дислокационными петлями и дальнейшей их коалесценции. 

Внешнее высокоэнергетическое воздействие на материал может вы-
звать генерацию в нем солитонообразных импульсов. Данные возбужде-
ния могут распространяться в бездефектном материале на значительные 
расстояния, практически не изменяя своей формы и амплитуды. 

Чем больше отклоняется атомная плотность дефектной области от 
равновесного значения, тем большая часть энергии импульса диссипиру-
ется в этой области. При прохождении солитонообразного импульса че-
рез локальные области материала, содержащие 25 и 50 вакансий, его ам-
плитуда может понижаться на 10 и 20% соответственно. Похожая карти-
на наблюдалась и при прохождении импульса через границы зерен. 

Результаты моделирования показали возможность генерации солито-
нообразных импульсов при высокоэнергетическом воздействии на груп-
пу или на отдельный атом свободной поверхности. Такого рода воздей-
ствия могут иметь место при облучении материала электронными пуч-
ками, радиационной или ионной бомбардировке. 

При ионной имплантации металлургическими дозами  
(1015-1017 ион/см2) генерируется огромное число импульсов. Это должно 
приводить к закачке энергии как в поверхностную ионно-легируемую 
область, так и в дефектные области (границы зерен, области с повышен-
ной концентрацией вакансий и т.д.), расположенные в глубине материа-
ла. Ввиду того, что скорость распространения импульсов в материале 
очень высока (близка к скорости звука), перенос энергии и ее перерас-
пределение в объеме материала могут реализоваться достаточно быстро. 
Помимо этого они могут способствовать также и перемещению уже 
имеющихся дислокаций от поверхности в глубь материала. Закачиваемая 
при ионной имплантации солитонообразными импульсами энергия в 
приповерхностные слои материала будет трансформироваться в энергию 
дефектной системы кристалла, включая дислокационную структуру. При 
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этом будет иметь место и повышение плотности дислокаций в припо-
верхностных слоях облучаемого материала. 

По-видимому, данный механизм изменения дефектной подсистемы 
кристалла лучше наблюдать в монокристаллических и крупнозернист-
ных материалах, так как в этом случае импульсы распространяются со 
значительно меньшими потерями энергии, проходя значительные рас-
стояния. 

Механизм изменения плотности дислокаций возможен и за счет пе-
ремещения дислокационных петель, возникающих при коалесценции то-
чечных дефектов. Дислокационные петли перемещаются в нижележащий 
слой мишени за счет упругого взаимодействия между дислокационными 
петлями и дальнейшей их коалесценции. Дислокационные петли, пере-
мещаясь на значительные расстояния по сравнению с толщиной ионно-
легированного слоя, могут формировать в подслое материала дислокаци-
онную структуру высокой плотности, что и наблюдается в эксперименте 
(рис. 3.39). 

 

Рис. 3.39. Схема физических процессов и эффектов дальнодействия в металлической 
мишени при ионной имплантации; n(x) – концентрация ионно-имплантируемых ато-
мов; ρ(x) – скалярная плотность дислокаций; S(0) и S(t) – положения поверхности 

мишени до и после ионной имплантации 
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В реальности движущиеся дислокационные петли могут сталкиваться 
и взаимодействовать друг с другом. Если петли имеют разную ориента-
цию, то при взаимодействии они могут образовать неподвижную «сидя-
чую» конфигурацию, которая будет являться стопором для других пе-
тель, сталкивающихся с ней. Если пренебречь дефектной исходной 
структурой, то характерной глубиной, на которой останавливаются петли 
и образуется развитая дислокационная структура, является длина пробе-
га сталкивающихся дислокаций, которая может достигать ~ 100 мкм. Эта 
величина соответствует экспериментально наблюдаемой толщине под-
слоя, в котором формируется при ионной имплантации развитая дисло-
кационная структура. 

Известна гипотеза, базирующаяся на идее возбуждения нелинейных 
колебаний в кристаллических решетках, которые приводят к действию 
процессов самоорганизации в ионной подсистеме. Так, в случае низко-
энергетического (≤ 1 кэВ) переданная атомам мишени энергия оказыва-
ется меньше пороговой энергии, которая необходима для образования 
точечных дефектов, но достаточна для возбуждения нелинейных колеба-
ний в ионной подсистеме решетки. К моменту времени, когда нелиней-
ные колебания прекращаются, атомы стабилизируются в новых позици-
ях. Время стабилизации на несколько порядков выше, чем время обыч-
ных атомных релаксаций. В результате формируются новые долгоживу-
щие метастабильные структурные состояния кристаллической решетки. 
Имеется целый спектр новых коллективных состояний атомов в решет-
ках после затухания нелинейных колебаний. Однако конкретный вид 
этих новых гетерогенных структур зависит от потенциала, характери-
зующего связи между атомными осцилляторами, и величины внешнего 
возбуждения. В частности, для потенциала Морзе с параметрами нели-
нейности, рассчитанными для армко-Fe, показано, что после внешнего 
низкоэнергетического воздействия в нелинейных решетках образуются 
бегающие солитоны. В реальном кристалле аналогом солитонов могут 
являться дислокации. 

Эффект дальнодействия при ионной имплантации кристаллических 
твердых тел есть изменение структурно-фазового состояния в припо-
верхностном слое, толщина которого существенно больше толщины по-
верхностного легируемого при имплантации слоя мишени. В случае ме-
таллических материалов эффект дальнодействия, прежде всего, заключа-
ется в формировании в приповерхностном слое облучаемой мишени де-
фектной структуры, а именно образование дислокационной структуры, 
плотность дислокаций в которой значительно выше плотности дислока-
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ций в исходном состоянии мишени до ионной имплантации. Наряду с 
дислокационной структурой в подслое формируются точечные дефекты, 
превращающиеся в мелкие дислокационные петли. При средних энерги-
ях имплантируемых ионов (при ионной обработке металлургическими 
дозами не менее 1·1016 ион/см2 энергия ионов обычно варьируется в ин-
тервале от десятков до сотен килоэлектронвольт) толщина поверхност-
ного легируемого слоя мишени не превышает десятой доли микрона, то-
гда как толщина приповерхностного слоя с модифицированной дефект-
ной структурой может достигать десятков микрон и более. 

Отметим основные особенности эффекта дальнодействия в металли-
ческих материалах. Скалярная плотность дислокаций на один-два поряд-
ка превышает плотность дислокаций в исходном состоянии мишени. 
Скалярная плотность дислокаций в приповерхностном слое с удалением 
от ионно-имплантированной поверхности мишени меняется немонотон-
ным образом. Как правило, зависимость скалярной плотности дислока-
ций в подслое от расстояния до ионно-имплантированной поверхности 
имеет максимум, локализованный на расстоянии 2-15 мкм от облученной 
поверхности. Величина эффекта (толщина подслоя с измененной дисло-
кационной структурой и величина максимальной плотности дислокаций 
в указанном слое) зависит от дефектной исходной структуры мишени, 
параметров ионной имплантации и процессов, происходящих в поверх-
ностном ионно-имплантируемом слое. 

Максимальный эффект наблюдается при ионной имплантации чистых 
хорошо отожженных металлов, которые имели низкую плотность дисло-
каций в исходном до имплантации состоянии. Повышение плотности 
дислокаций в мишени до ионной имплантации понижает величину эф-
фекта. В сильно деформированных металлах, где сформирована исход-
ная дислокационная структура высокой плотности, эффект дальнодейст-
вия практически не проявляется. Ионная имплантация приводит к суще-
ственному изменению дислокационной структуры в подслое мишени не 
только в чистых металлах, имеющих низкий предел текучести и высокую 
пластичность, но и в упрочненных материалах. Величина эффекта зави-
сит от исходного структурно-фазового состояния мишени. Важнейшим 
условием проявления эффекта дальнодействия является невысокая плот-
ность дислокаций в исходном состоянии мишени до ионной импланта-
ции. Наличие барьеров для движения дислокаций снижает величину эф-
фекта. 

Анализ характера дислокационных структур, генерируемых в подслое 
металлических мишеней при ионной имплантации, показал, что они по-
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добны дислокационным структурам, формирующимся в металлах, де-
формированных от нескольких до 10-15 %. Формирующиеся при ионной 
имплантации в подслое металлической мишени дислокационные струк-
туры являются неразориентированными. Шесть типов неразориентиро-
ванных дислокационных субструктур наблюдается в подслое. Это ячеи-
стая дислокационная субструктура, ячеисто-сетчатая дислокационная 
субструктура, дислокационные клубки и переплетения, сетчатая дисло-
кационная субструктура, дислокационные скопления и хаотическое рас-
пределение дислокаций. 

Отмеченное выше позволяет сделать вывод о том, что формирующая-
ся в подслое ионно-имплантированной металлической мишени дислока-
ционная структура есть результат деформационных процессов, проте-
кающих в мишени в ходе ионной имплантации и, по-видимому, в после-
дующий за ионной имплантацией промежуток времени. Такие деформа-
ционные процессы вызываются теми значительными напряжениями, ко-
торые генерируются в облучаемой мишени. Дислокации могут генериро-
ваться и в самом приповерхностном слое, а также инжектироваться из 
поверхностного слоя мишени. Инжекция дислокаций из поверхностного 
слоя в подслой есть также результат релаксации как статических на-
пряжений, связанных с изменением объема поверхностного слоя, так и 
динамических напряжений, инициируемых при внедрении ионов в ми-
шень. Источником динамических напряжений являются каскады атом-
ных смещений при ионной имплантации. Источником статических на-
пряжений могут быть дефекты двух типов, возникающие в легированном 
поверхностном слое: 

 внедренные атомы имплантируемого элемента и их комплексы с ра-
диационными дефектами, имеющие положительную дилатацию и даю-
щие основной вклад в изменение объема легируемого слоя; 

 моновакансии и вакансионные комплексы, имеющие отрицатель-
ную дилатацию; необходимо отметить, что картина будет более слож-
ной, если при ионной имплантации в легируемом слое образуются новые 
фазы. 

Результаты экспериментальных и теоретических исследований пока-
зывают, что в мишени в процессе ионной имплантации величина ини-
циируемых напряжений значительно выше предела текучести материала. 

Источником значительных напряжений может быть и граничная зона 
между поверхностным слоем и подслоем материала, где возникают ос-
циллирующие напряжения, пики которых действуют подобно концентра-
торам напряжений на границах зерен. Эмиссия потоков дефектов, вклю-
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чая дислокации, в таких точках будет приводить к релаксации напряже-
ний. Дислокационные релаксационные процессы движения дислокаций в 
пределах приповерхностного слоя в направлении максимальных танген-
циальных напряжений будут сопровождаться формированием полос ло-
кализованной пластической деформации. Как результат этих процессов в 
мишени будет формироваться подслой с высокой плотностью дислока-
ций. 

Важным фактором роста плотности дислокаций в подслое мишени 
является также высокая концентрация дислокационных петель, которые 
возникают либо в поверхностном слое мишени при ионной имплантации 
и диффундируют в подслой, либо образуются непосредственно в под-
слое. В первом и во втором случае такие петли образуются путем коагу-
ляции точечных дефектов и их кластеров, генерируемых в мишени при 
внедрении ускоренных ионов. 

Если дислокационная мода пластической деформации будет подавле-
на, например, в микрокристаллических материалах, то тогда будут ини-
циироваться альтернативные моды релаксации напряжений, возникаю-
щие при ионной имплантации. 

Необходимо отметить, что подобное радиационно-стимулированное 
явление формирования дефектных структур и их пространственная лока-
лизация (эффект дальнодействия) в различных материалах должны на-
блюдаться и при других видах энергетического воздействия, таких, как 
мощные ионные пучки, электромагнитное воздействие (мощное им-
пульсное СВЧ-излучение), мощное рентгеновское излучение, лазерное 
воздействие, воздействие потоков плазмы различной интенсивности, 
электронные пучки и т.п. Воздействие любого вида излучения фактиче-
ски является своеобразным «нагружением» подобно механическому на-
гружению. При этом в «нагружаемый» кристалл происходит «закачка» 
(диссипация) энергии. Как правило, инициируются и высокие напряже-
ния, природа которых определяется видом и характером энергетического 
воздействия. 

 

3.10. НАПРЯЖЕНИЯ  И  ДЕФОРМАЦИЯ 

Динамические и статические напряжения. При радиационном воз-
действии в мишени формируются наведенные (индуцированные облуче-
нием) механические напряжения, являющиеся одним из основных фак-
торов эволюции дефектной и дислокационной структуры. При этом сле-
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дует различать напряжения, инициируемые в мишени непосредственно в 
момент облучения (радиационно-индуцированные напряжения), а также 
в пострадиационный период (остаточные напряжения). В соответствии 
с механизмами образования механические напряжения, инициируемые в 
процессе ионной имплантации, могут быть статическими и динамиче-
скими. Именно эти напряжения и определяют динамику генерации и 
движения дислокаций при ионной имплантации и ряд других процессов. 
Статические напряжения обусловлены изменением объема тонкого по-
верхностного слоя мишени, легируемого при ионной имплантации. Ди-
намические напряжения связаны с генерацией и суперпозицией упругих 
волн от каскадов смещений, возникающих при внедрении ионов в ми-
шень. 

При рассмотрении поздних стадий развития каскада, которые и явля-
ются определяющими для формирования динамических напряжений, ко-
гда возмущенная область охватывает тысячи и десятки тысяч атомов, 
удобным оказывается способ описания, основанный на законах сохране-
ния массы, импульса и энергии. При этом атомистическое строение ве-
щества не принимается во внимание и рассматривают его как непрерыв-
ную среду – так называемый континуальный подход. Помимо каскадов 
возникают и другие картины коллективного поглощения энергии, кото-
рые еще мало изучены. Например, явление вскипания области мишени 
вокруг траектории движения внедряющегося иона. 

Переход к такому описанию возможен на временах, много больших 
среднего времени между столкновениями частиц, т.е. 10-14 с, а простран-
ственные масштабы изменения средних величин должны значительно 
превышать длину свободного пробега. Для энергий порядка энергии свя-
зи атомов в кристалле длина свободного пробега оказывается меньше 
параметра решетки. Так, ионная имплантация происходит при энергиях 
ионов, составляющих десятки кэВ, что многократно превосходит энер-
гию связи атомов в мишени, а время деформирования каскада составляет 
10-11 с. 

Начальным условием для континуального рассмотрения является 
энерговыделение в области пространства, ограниченной пробегом пер-
вичной частицы. Оказалось, что при наличии резкой границы между 
возмущенной и невозмущенной областями и превышении величиной 
удельного критического энерговыделения критического значения 
2ΥΩ0/3Г0 (Υ – теоретический предел текучести идеальной решетки, Г0 – 
постоянная Грюнайзена, Ω0 – атомный объем), которое для типичных 
металлов составляет 0,3 эВ/атом, на границе области формируется рас-
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ходящаяся пластическая ударная волна, которая по мере своего распро-
странения вырождается в упругий продольный импульс. Распространение 
такого нелинейного импульса с длиной волны порядка нескольких меж-
атомных расстояний обычно описывается аналитически с учетом нели-
нейности и дисперсии в первом порядке теории возмущений. 

Упругие импульсы с начальной амплитудой порядка Υ могут оказы-
вать влияние на дефектную структуру материала даже на значительном 
удалении от поверхностного имплантируемого слоя. Однако даже в наи-
более благоприятном случае на расстоянии 1 мкм смещение дислокации 
за счет отдельного импульса не превышает нескольких векторов Бюргер-
са. Ситуация резко меняется, если учесть совместное действие упругих 
волн от многих каскадов. Обычно случайная сила, действующая на дис-
локацию в кристалле за счет динамических напряжений от каскадов, 
представляет собой «белый шум». Понятно, что эффективность динами-
ческих напряжений будет значительно выше при высокой плотности 
ионного тока. Такой режим ионного облучения реализуется при им-
пульсной ионной обработке. Динамические напряжения будут эффек-
тивны для генерации дефектной структуры за пределами ионно-
легируемого слоя мишени только при импульсном ионном облучении. 
При этом плотность ионного тока в импульсе должна быть не меньше 
1 А/см2. 

Ситуация резко изменится, если принять во внимание, что генерация 
дефектов (например, дислокаций) имеет место в поверхностном леги-
руемом слое под действием суперпозиции статических и динамических 
напряжений. Кроме того, возможные флуктуации «белого шума» могут 
приводить к значительным всплескам динамических напряжений. Фак-
тически динамические напряжения являются дополнительным необхо-
димым фактором, определяющим генерацию дефектов при ионной им-
плантации. 

В процессе облучения различных материалов ионными пучками реги-
стрируются сигналы акустической эмиссии в широком диапазоне частот 
до 108 Гц. Спектр акустических сигналов содержит непрерывный фон и 
дискретные импульсы. Непрерывный сигнал, связанный с образованием 
точечных радиационных дефектов, регистрируется, начиная с малых 
ионных доз (1·1011-1·1012 ион/см2). Дискретные сигналы регистрируются 
при средних и больших ионных дозах (1·1015-1·1018 ион/см2). Анализ ис-
точников генерации дискретных акустических сигналов показал, что 
процесс инициирования акустических сигналов связан со структурно-
фазовыми превращениями в облучаемой мишени. Процессы можно раз-
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делить на три основные группы: пластическая деформация мишени, фа-
зовые превращения и появление новых образований в виде кластеров, 
пор и т.п. 

Остаточные напряжения. Напряжения, сохраняющиеся в облучен-
ном образце после формирования дефектной структуры, носят название 
остаточных напряжений. Они существенно ниже напряжений, индуци-
рованных в образце в процессе радиационного воздействия. Последнее 
обусловлено релаксационными процессами, протекающими в мишени 
как в момент облучения, так и в пострадиационный период. В зависимо-
сти от масштабного фактора (от десятков до сотен и более нанометров), 
связанного локальностью анализа (просвечивающая электронная микро-
скопия и рентгеновская дифрактометрия), их можно разбить на локаль-
ные и слоевые остаточные напряжения. 

Локальные остаточные напряжения. Просвечивающая электронная 
микроскопия позволяет не только существенно уменьшить локальность 
измерения напряжений, но и варьировать ее в широких пределах от сот-
ни до десяти нанометров. Величина напряжений может быть измерена 
несколькими способами: по радиусу изгиба дислокации в плоскости 
скольжения; по расстоянию между дислокациями и параметрам дислока-
ционных скоплений; по расстоянию между активными плоскостями 
скольжения и, наконец, по параметрам изгибных экстинкционных конту-
ров. Всю совокупность источников напряжений можно классифициро-
вать ни три группы. К первой группе относятся источники пластическо-
го происхождения (дислокации, группы дислокаций, скопления дислока-
ций, дислокационные заряды, оборванные границы и т.п.). Вторая группа 
– это источники, имеющие упругое происхождение (стыки границ зерен, 
дисперсные недеформируемые частицы, композиты и т.п.). И, наконец, 
при частичной релаксации полей напряжений путем размножения и дви-
жения дислокаций источники приобретают упругопластический харак-
тер, их относят к третьей группе. 

В ионно-облученных материалах источником напряжений является 
также и сам имплантированный слой, в котором инициируются при ион-
ной имплантации значительные напряжения. Величина инициируемых 
напряжений выше предела текучести, поэтому при ионной имплантации, 
а также в постимплантационный период будет иметь место пластическая 
релаксация напряжений. То есть источники напряжений имеют упруго-
пластический характер. Такая релаксация напряжений будет приводить к 
перераспределению уже имеющихся в мишени дислокаций, генерации 
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новых дислокаций, а тем самым и росту плотности дислокаций и форми-
рованию наблюдаемых в подслое мишени дислокационных субструктур. 

Поскольку формирующиеся в приповерхностном слое ионно-
имплантированных металлических материалов дислокационные суб-
структуры являются неразориентированными, наиболее пригодным 
электронно-микроскопическим методом для измерения локальных внут-
ренних напряжений является первый метод – по радиусу изгиба дисло-
кации. 

Результаты измерения напряжений по электронно-микроскопическим 
снимкам дислокационной структуры приведены на рис. 3.40, а. На ри-
сунке представлены зависимости средней величины остаточных локаль-
ных напряжений от расстояния до облученной поверхности для α-железа. 
Кривая имеет максимум, расположенный на расстоянии ~ 10 мкм от по-
верхности. Форма кривых повторяет вид зависимостей скалярной плот-
ности дислокаций от расстояния до ионно-имплантированной поверхно-
сти (рис. 3.40, б). Максимальная величина локальных внутренних напря-
жений для α-железа составляет 165 МПа. В большей части приповерхно-
стного слоя ионно-имплантированной мишени, где проявляется эффект 
дальнодействия, остаточные напряжения превосходят предел текучески 
α-Fe (45 МПа). При анализе данных рис. 3.40 следует иметь в виду, что 
здесь представлены амплитуды полей напряжений после релаксации и 
утонения фольги для электронной микроскопии. В процессе ионной им-
плантации и начала формирования дислокационной структуры амплиту-
да этих полей была выше. Несомненно, что локальные источники внут-
ренних полей напряжений во многом способствуют формированию дис-
локационной структуры при ионной имплантации. 
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Рис. 3.40. Зависимость остаточных локальных внутренних напряжений (а), измерен-
ных по радиусу кривизны дислокаций, и скалярной плотности дислокаций (б) от рас-

стояния от поверхности ионно-имплантированного α-Fe (Hf+, 1·1017 ион/см2) 
 
Слоевые остаточные напряжения. Использование геометрии сколь-

зящего падающего рентгеновского луча позволяет анализировать усред-
ненные слоевые остаточные напряжения в зависимости от толщины эф-
фективно рассеивающего слоя как в субмикронном, так и микронном 
диапазоне. 

Результаты измерений напряжений в зависимости от толщины рас-
сеивающего слоя представлены на рис. 3.41 для ионно-
имплантированных образцов. В исходном состоянии напряжения отсут-
ствуют. Видно, что в образце, облученном дозой 6·1016 ион/см2 (кривая 
1), с приближение к ионно-легированному слою образца напряжения мо-
нотонно увеличиваются, достигая 200 МПа на глубине 0,25 мкм. В об-
разце, облученном дозой 6·1017 ион/см2, на таком же расстоянии от по-
верхности действуют также растягивающие напряжения порядка 
300 МПа (кривая 2). В последнем образце напряжения резко уменьшают-
ся с удалением от поверхности и на глубине 0,4 мкм меняют знак. Как 
видно из рис. 3.41, на глубине 1 мкм в этом образце возникает максимум 
сжимающих напряжений порядка 150 МПа. Рис. 3.41 показывает, что ос-
таточные напряжения в дислокационном слое эффекта дальнодействия 
могут меняться с расстоянием различным образом: 
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 уменьшаться при увеличении расстояния или выходить на ассим-
птоту; 

 дважды менять знак, изменяясь от напряжения растяжения к на-
пряжению сжатия и наоборот. 

 

 
Рис. 3.41. Зависимость остаточных напряжений в разупорядоченном сплаве Ni3Fe, 
имплантированном ионами Zr+, от толщины анализируемого приповерхностного 

слоя; доза облучения, ион/см2: 
1 – 6·1016; 2 – 6·1017 

 
Поля остаточных упругих напряжений, сохраняющихся в приповерх-

ностных слоях металлических материалов после радиационного воздей-
ствия, играют несомненно важную роль в радиационно-индуцированных 
механических эффектах, таких как упрочнение, охрупчивание и ползу-
честь. 

 

3.11. УПРОЧНЕНИЕ  И  ОХРУПЧИВАНИЕ 

Образующиеся в процессе облучения радиационные дефекты вызы-
вают существенное изменение характеристик прочности материала (на-
пряжение сдвига, пределы текучести и прочность, твердость). В виде 
примера рис. 3.42 представлены кривые напряжение-деформация для об-
лученных и необлученных железа и никеля, которые заметно различают-
ся. На диаграмме растяжения облученного никеля (рис. 3.42, б) появля-
ется так называемая площадка текучести. У железа в результате облуче-
ния площадка текучести как бы сглаживается и предел текучести по сво-
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ей величине приближается к разрушающему напряжению. Пределы те-
кучести никеля и железа увеличиваются с ростом дозы облучения. Отно-
сительно природы явления радиационного упрочнения к настоящему 
времени более или менее утвердились два объяснения, в одном из кото-
рых упрочнение связывается с тем, что радиационные дефекты являются 
дополнительными центрами закрепления дислокаций и снижают эффек-
тивность действия источников дислокаций, а в другом – с образованием 
в кристаллической решетке дефектов – барьеров, препятствующих дви-
жению дислокаций в своих плоскостях скольжения. 

 

Рис. 3.42. Кривые напряжение-деформация для облученных (1) и необлученных (2) 
образцов железа (а) и никеля (б). Доза облучения 1,1·1020 нейтрон/см2, σт – предел 

текучести 
 
В пользу первого механизма говорят такие факты, как появление ярко 

выраженного зуба текучести на диаграмме растяжения (напряжение-
деформация) при испытании моно- и поликристаллических образцов об-
лученных металлов (рис. 3.42, б), изменение внутреннего трения металла 
в результате обучения, данные электронно-микроскопических исследо-
ваний облученных образцов, 

Во втором, барьерном механизме увеличение критического напряже-
ния сдвига или предела текучести металла в результате облучения свя-
зывается с трением дислокаций о различные скопления точечных дефек-
тов (например, кластеры, дислокационные петли и вакансионные поры), 
которые возникают вследствие упругого и контактного взаимодействия 
названных скоплений с дислокациями. 

Радиационные дефекты в той или иной мере тормозят движение дис-
локаций, они затрудняют процесс пластической деформации, что ведет к 
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возрастанию предела текучести, упрочнению кристаллов. Подходя в 
процессе скольжения к дефекту – препятствию, дислокация цепляется за 
него, но ее боковые крылья продолжают скольжение. По мере уменьше-
ния угла между крыльями дислокации возрастает давление на дефект – 
препятствие. С возрастанием напряжения, действующего на дислокацию, 
при определенном критическом угле она срывается с препятствия, пре-
одолевает его, распрямляется и продолжает движение. Чем мощнее пре-
пятствие, тем меньший критический угол срыва ему соответствует. Ра-
диационные дефектные кластеры располагаются в плоскостях скольже-
ния хаотически, причем их размеры также неоднородны и дислокация 
часто находит путь легкого скольжения по участкам слабых дефектов – 
препятствий. 

По мере увеличения приложенного напряжения дислокация переме-
щается до тех пор, пока она не преодолеет всю плоскость скольжения и 
всю совокупность барьеров, находящихся в ней. Требуемое для этого до-
полнительное напряжение и формирует ту добавку к исходному пределу 
текучести для необлученного кристалла, которая ответственна за радиа-
ционное упрочнение. 

Обычно радиационное упрочнение почти всегда сопровождается зна-
чительным уменьшение пластичности облучаемых материалов – явлени-
ем радиационного охрупчивания. Поэтому нетрудно предположить, что 
между радиационным упрочнением и охрупчиванием существует опре-
деленная связь. Вычисление природы явления радиационного упрочне-
ния позволяет установить возможные причины радиационным охрупчи-
вания и пути его подавления. 

Здесь следует отметить, что радиационное охрупчивание обычно на-
блюдается у поликристаллических материалов, состоящих из отдельных 
зерен, представляющих собой монокристаллы. Появление в теле таких 
зерен во время облучения различных трансмутантов, и в первую оче-
редь инертных газов (гелия и др.), ведет к тому, что при повышенных 
температурах эти вновь образовавшиеся примеси мигрируют к стокам, 
которые являются границами отдельных зерен. В частности, гелий как 
инертный газ нерастворим в металлах и выделяется по границам зерен в 
виде пузырьков, ослабляя эти границы. Таким образом, уменьшение пла-
стичности облученного материала обусловлено снижением прочности 
границ зерен в результате образования и роста гелиевых пузырьков и 
выделений других трансмутантов. Но охрупчивание помимо этого усу-
губляется и радиационным упрочнением материала внутри зерен, речь о 
которой шла выше. Зерно упрочняется, а границы между зернами разу-
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прочняется. Судя по всему, в этом и заключается основные причины ра-
диационного охрупчивания. 

 

3.12. ПОЛЗУЧЕСТЬ 

Если к материалу приложить растягивающее напряжение, не превы-
шающее предела текучести материала, то при достаточно высоких тем-
пературах материал начнет деформироваться. Такая пластическая де-
формация часто называется ползучестью материала. Она не обусловлена 
процессами скольжения дислокаций. За нее ответственны процессы 
диффузии, происходящие в напряженном кристалле. Можно создать в 
кристалле разность концентраций вакансий, если за счет приложенного 
внешнего напряжения энергия образований термических вакансий и хи-
мический потенциал атомов в различных точках образца различны. В 
этом случае возникает диффузионный поток вакансий или, что то же са-
мое, встречный поток атомов (рис. 3.43, а). Этот массоперенос приводит 
к необратимому изменению формы тела, то есть к пластической дефор-
мации. Естественно, что все это возможно только при достаточно высо-
ких температурах, активизирующих процессы миграции.  

 

Рис. 3.43. Вакансионные потоки в кристалле под растягивающим напряжением σ (а) 
и последовательные стадии механизма переползания краевой дислокации за счет 
присоединения вакансий: гладкий край экстраплоскости (1), присоединена одна ва-

кансия (2), ступенька на краю экстраплоскости (3) (б) 
 
Имеющиеся в реальных кристаллах дислокации служат не только 

стоками, но и источниками вакансий, так что диффузионный путь при 
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наличии дислокаций сокращается и определяется не размером кристалла, 
а гораздо меньшим расстоянием между дислокациями разной ориента-
ции (рис. 3.43, а, в центре). 

Сами дислокации, взаимодействуя с вакансиями, также перемещают-
ся (переползают). Рассмотрим атомный механизм переползания на при-
мере краевой дислокации в простой кубической решетке. На рис. 3.43, б 
представлен кусок атомной плоскости, содержащей вакансию V. Мигри-
руя по кристаллу, вакансия может выйти на край экстраплоскость, кото-
рый при этом перемешается по нормали к плоскости скольжения. 

Возможен также обратный процесс – отрыв вакансии от края экстра-
плоскости или, что то же, присоединение к нему атома из узла решетки, 
который становится вакантным. Относительная частота актов присоеди-
нения и отрыва вакансий зависит от того, какова плотность вакансий – 
выше или ниже термодинамически равновесной. В равновесии эти час-
тоты равны. 

Локальный избыток вакансий создается у торцевых поверхностей 
растягиваемого кристалла, представленного на рис. 3.43, а. Если в нем 
имеются дислокации, то устанавливаются, как уже говорилось выше, 
диффузионные потоки вакансий не между гранями кристалла, а между 
соседними дислокациями, ориентированными так, чтобы кристалл удли-
нялся, когда они обмениваются вакансиями (рис. 3.43, б). 

Конструкционные узлы и детали современных ядерных энергетиче-
ских установок находятся в напряженном состоянии и при этом работа-
ют при повышенных температурах. Поэтому одной из главных причин 
изменения их размеров наряду с распуханием является ползучесть, кото-
рая значительно усиливается под облучением. Оказалось, что для боль-
шинства материалов скорость радиационной ползучести значительно 
выше, чем скорость термической ползучести. 

Основную роль радиационная ползучесть играет при температурах 
ниже ~ 0,45 Тпл, а в области температур ~ 0,5 Тпл ее вклад в деформацию 
становится сравнимым с термической ползучестью. При высокотемпера-
турном облучении (~ 0,5 Тпл) деформация материала под напряжением 
главным образом определяется уже процессом термической ползучести. 
Поэтому наибольший интерес представляют исследования, которые про-
водятся при температурах 0,5 Тпл. 

Кратко остановимся на теоретических моделях, объясняющих радиа-
ционно-ускоренную ползучесть. Часто радиационная ползучесть реализу-
ется в результате стимулированного напряжением движения дислокаций, 
включающего в себя консервативную и неконсервативную составляю-
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щие. Оказалось, что облучение оказывает влияние на ту и другую со-
ставляющие. С одной стороны, кластеры, микропоры и дислокационные 
петли, образующиеся в процессе облучения, становятся барьерами на пу-
ти скользящих дислокаций и тем самым замедляют процесс деформации. 
С другой – создаваемые в большом числе радиационно-индуцированные 
точечные дефекты способствуют переползанию краевых дислокаций и, 
следовательно, ускоряют процесс деформации под напряжением. По-
следний эффект чаще всего является более существенным, именно по-
этому под воздействием облучения скорость ползучести возрастает. 

В соответствии со сказанным большая часть теоретических моделей 
радиационной ползучести так или иначе включает в себя процессы пере-
ползания дислокаций в результате поглощения ими точечных дефектов. 

В поле внешнего напряжения появляется дополнительное взаимодей-
ствие дислокаций с точечными дефектами, обусловленное разницей уп-
ругих констант матрицы и точечных дефектов, так называемый модуль-
ний эффект. В результате дислокации, по-разному ориентированные по 
отношению к нагрузке, неодинаковым образом поглощают точечные де-
фекты, что приводит к различию их скоростей переползания и, в конеч-
ном счете, к направленной деформации. 

 

3.13. ЭЛЕКТРОЛИЗАЦИЯ 

Эффект радиационно-индуцированной электролизации связан с фор-
мированием объемных электрических зарядов (радиационная электриза-
ция) и как правило происходит в результате термализации заряженных 
частиц, фото- и комптоновского эффектов при воздействии электромаг-
нитного излучения, активационной эмиссии заряженных частиц при ней-
тронном облучении. 

В случае низкой проводимости облучаемого вещества время жизни 
образовавшихся зарядов может быть продолжительным, а электрические 
поля способными вызвать электрический пробой. Опыт эксплуатации 
атомной и космической техники показал, что эффект радиационной элек-
тризации определяет радиационную стойкость диэлектрических мате-
риалов.  

Измерения радиационной проводимости показаио, что электрические 
заряды не могут существовать заметное время в облучаемых диэлектри-
ках вследствие высоких значений проводимости. Однако при импульс-
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ном облучении сильноточным электронным пучком (СЭП) в диэлектри-
ках электрические пробои надежно регистрируются. 

Технология производства и метрология микроскопических парамет-
ров таких диэлектриков, как полимеры, керамики, стекла, композиты, 
недостаточны для создания строгой теории, описывающей кинетику ра-
диационной электризации на атомно-молекулярном уровне. В этих усло-
виях наиболее приемлемым является феноменологический подход, осно-
ванный на радиационной проводимости и диэлектрической проницаемо-
сти. Исследование электрозарядовых эффектов целесообразно до сред-
них интенсивностей СЭП, пока другие механизмы скоростного разруше-
ния, кроме электрического пробоя, еще не срабатывают.  

Изменение тока во внешней цепи диэлектрика и напряженности 
внешнего электрического поля происходит при облучении диэлектриков 
интенсивными пучками электронов и протонов. О степени электризации 
судили по наличию каналов пробоя (фигур Лихтенберга). 

Нарушения, которые вызваны электрическим пробоем, проявляю-
щимся в образовании фигур Лихтенберга, расположены в основном в об-
лученной области. Наряду с фигурами в облученной части имеются и ка-
налы пробоев с выходом на необлучаемую поверхность. Увеличение 
плотности тока пучка электронов выше 1 кА/см2 при длительности им-
пульса 50 нс приводит к термическому разрушению образцов, происхо-
дит оплавление образцов и образование газовых пузырьков внутри. Но и 
в этом случае интенсивному разогреву предшествует электрический про-
бой образца, проявляющийся в каналах разряда в отслоившихся пленках. 
На рис. 3.44, а приведена фотография образца из полиметилметакрилата 
(ПММА), облученного электронами с энергией 800 кэВ, плотностью тока 
пучка 1 кА/см2, длительностью импульса 50 нс. Электрический пробой 
образца, облученного СЭП, имеет характерные особенности. При ука-
занных параметрах образуется множество фигур Лихтенберга, локализо-
ванных в плоском слое диаметром около 5 мм, а при электризации сла-
боточным пучком образуется одна фигура разряда, занимающая всю об-
лученную площадь (рис. 3.44, б). Размер области локализации неодина-
ков для разных материалов и возрастает с уменьшением способности ма-
териала к накоплению объемных зарядов. В частности, в полиэтилене 
число разрядов меньше, а их площадь в несколько раз больше, чем в 
ПММА. Отметим, что полиэтилен при умеренных плотностях тока пучка 
и больших временах облучения не пробивается. 
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Рис. 3.44. Структура фигур Лихтенберга при мощном импульсном (а) и квазистацио-
нарном (б) облучениях 

 
Высокоскоростная импульсная инжекция заряженных частиц приво-

дит к тому, что разрушение диэлектриков электрическими пробоями 
происходит значительно раньше, чем их разогрев до плавления. Мини-
мальная интенсивность пучка, при которой наступает электрический 
пробой, зависит от материала. Кроме индивидуальных свойств, способ-
ствующих накоплению заряда, существенную роль играют распределе-
ние поглощенной энергии, электрические и магнитные поля в образце, 
размер области термализации, изменение проводимости облученного 
вещества. В полиэтилене, например, толщина слоя, в котором происхо-
дит термализация электронов при поглощении СЭП, уменьшается до 0,1 
одночастичного пробега, что приводит к уменьшению области локализа-
ции заряда в 10 раз. Прямой эксперимент подтверждает это. Полиэтилен 
разрушается электрическим пробоем только в интенсивных пучках. В 
ПММА многоканальные разряды происходят в исследованных условиях 
при плотности тока около 0,1 кА/см2. Увеличение скорости инжекции 
сдвигает максимум функции накопления заряда в сторону меньших вре-
мен с одновременным увеличением максимального значения объемного 
заряда. 

Электрический пробой материалов, стойких в слаботочных пучках, и 
многоканальный локальный характер областей пробоя доказывают, что в 
интенсивных импульсных полях заряженных частиц скорость накопле-
ния заряда существенно превышает скорость его переноса в результате 
проводимости. А уровень накопления объемного заряда определяется 
отношением скорости инжекции заряда к скорости генерации носителей 
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при определенном значении радиационной проводимости. К отличитель-
ным особенностям электризации в интенсивных пучках излучения сле-
дует отнести наличие экстремумов во временных зависимостях основ-
ных величин, характеризующих электризацию, – напряженности элек-
трического поля и тока во внешней цепи. 

 

3.14. ТРАНСМУТАЦИЯ 

В радиационном повреждении материалов задействованы два процес-
са: обратимый процесс смещений и образования кластеров дефектов и 
необратимый процесс трансмутации элементов исходного материала в 
ядерных реакциях. 

Скорость генерации ядер трансмутантов и элементов радиационной 
микроструктуры определяется произведением сечения на плотность по-
тока нейтронов. Поэтому уровень генерации элементов-трансмутантов 
будет сравним (или превышать) с концентрацией отдельных элементов 
радиационной микроструктуры и может оказывать влияние на парамет-
ры и эволюцию последней. 

Хотя эволюции элементов радиационной микроструктуры (размер, 
концентрация, подвижность и т.д.) зависит от объемного размерного 
фактора генерированных элементов и их физико-химических особенно-
стей и установлен экспериментально, а также при моделировании мето-
дом молекулярной динамики. 

Постоянно образуемые (в процессе эксплуатации) в ядерных реакци-
ях трансмутации атомы элементов: 

 изменяют заранее созданный баланс атомов различных элементов в 
сплаве; 
 влияют на процесс конкуренции за наиболее важные элементы при 
образовании двух или нескольких фаз одновременно; 
 служат катализаторами или ингибиторами твердотельных химиче-
ских реакций при образовании новых фаз из выбитых атомов сплава 
в процессе свободной миграции («free migration»), понижая или по-
вышая их энергетический барьер; 
 разрушают образованные до облучения в процессе термообработки 
фазы выделений процессом своего образования, чем влияют на ве-
личину свободной энергии системы; 
 образуют твердый раствор внедрения из элементов трансмутантов, 
не участвующих в образовании выделений. 
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В нержавеющих сталях различного состава генерируются в основном 
элементы легирующих добавок с различным объемным фактором (до 
± 10%), и только при наличии ванадия в сплаве происходит генерация Ti 
и Sc с объемным размерным фактором от +25,8 до +52,4 % (Ti) и 120,5 % 
(Sc). В сплавах циркония образуется молибден с величиной объемного 
размерного фактора –34,4 % Y (+44,8 %), Sc (+142,6 %). Однако сечения 
реакции трансмутации позволяют получить количества ядер-
трансмутантов, атомная доля которых ~ (100-1000) appm только в случае 
длительной эксплуатации, поэтому основными элементами, влияющими 
на эволюцию радиационной микроструктуры на первых этапах эксплуа-
тации, являются подразмерные примеси Si, P, S и элементы – продукты 
их трансмутации, входящие в единую генеалогическую схему (рис. 3.45). 

 

Рис. 3.45. Схема радиационных превращений элементов и изотопов, входящих в со-
став нержавеющей стали Х18Н10Т, в ядерных реакциях трансмутации в потоке ней-

тронов водо-водяного энергетического реактора ВВЭР-1000 
 
Вопрос о генерации газообразных трансмутантов – гелия и водорода 

– в сталях внутрикорпусных устройств реакторов деления рассматрива-
ется уже давно в связи с их влиянием на процессы вакансионного распу-
хания и охрупчивания, установленные на уровне корреляционных зави-
симостей этих явлений от концентрации их образования. Считалось, что 
высокая подвижность атомов водорода и невозможность его удержания в 
сталях будет мало влиять на эти процессы. Что касается гелия, то его не-
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растворимость в сталях и очень низкий коэффициент диффузии не дава-
ли возможности определить механизмы его влияния. И только при высо-
ких температурах, где диффузия гелия заметна, была обнаружена его 
способность к миграции (по-видимому, по вакансионному механизму) и 
созданию газовых пор, приводящих к высокотемпературному охрупчи-
ванию сталей. 

Особенностью генерации водорода при облучении быстрыми нейтро-
нами (EH > 0,1 МэВ) в сталях различного состава является его непрерыв-
ное образование в реакциях (n, p), не приводящих к изменению элемент-
ного состава, так как атомы – продукты этой реакции – короткоживущие 
радиоактивные изотопы, β-распад которых приводит к исходному мате-
ринскому изотопу: 

 FeMnHnFe 56
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 . (3.50) 

Присутствие никеля в сталях значительно увеличивает в них уровни 
генерации водорода в двухступенчатой реакции с образованием проме-
жуточного радиоактивного изотопа 59Ni (Т1/2 = 7,5·104 лет). Это приводит 
к задержке его поступления в сталь из никеля. Изотоп 59Ni имеет высокое 
сечение реакции (n, p) в условиях активной зоны реакторов с водой под 
давлением (σp = 2,0·10-24 см2) 
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Необходимо отметить, что после первой ежегодной остановки реак-
тора на перезагрузку топлива в сталях реактора образуется равновесная 
концентрация долгоживущего изотопа 59Ni (~ 70 appm). По сути, после 
первой перезагрузки топлива стали внутрикорпусного устройства 
(ВКУ) будут легированы ранее отсутствующим изотопом 59Ni, что при 
дальнейшей эксплуатации реактора приводит к непосредственному уча-
стию этого изотопа в прямой реакции генерации водорода: 
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что увеличивает уровень генерации водорода в дальнейшем примерно на 
30% (сталь Х18Н10Т). 

Особенностью реакторов с водой под давлением является регулиро-
вание режима их работы при помощи выгорающего поглотителя тепло-
вых и резонансных нейтронов – изотопа 10В, вводимого в теплоноси-
тель/замедлитель первого контура охлаждения в виде борной кислоты 
H3BO3 (9,0-13,5 г/кг H2O). Захват теплового нейтрона приводит к рожде-
нию атома гелия 

 LiHenB 7
3

4
2

1
0

10
5   (3.53) 
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с кинетической энергией ~ 1,8 МэВ, что позволяет ему имплантироваться 
в материал внутрикорпусных устройств на глубину примерно до 40 мик-
рон от поверхности и создавать в этом слое высокую концентрацию 
(атомная доля ~ 1000 appm He/год). 

В термоядерных реакторах синтеза T (d, n) He энергетический 
спектр нейтронов более жесткий, большую часть потока нейтронов со-
ставляют нейтроны с энергией 14 МэВ. При такой высокой энергии на 
всех изотопах элементов сталей преобладают реакции (n, 2n) и практиче-
ски исчезают реакции радиационного захвата, сечения которых пропор-
циональны ( nE )-1. Это обстоятельство изменяет направление эволюции 

элементного состава сталей на противоположное по сравнению с анало-
гичной радиационной эволюцией сталей в активных зонах реакторов де-
ления. 

Трансмутация элементов сталей тепловыми нейтронами в реакциях 
(n, γ), имеющих высокие сечения в реакторах деления, увеличивает кон-
центрацию более тяжелых изотопов и приводит к образованию следую-
щих по номеру в периодической системе элементов, например: 

 NiConCoFenFe 60
28

60
27

59
27

59
26

58
26 )(),()(),(    (3.54) 

и так далее. В термоядерном реакторе реакция (n, 2n) приводит к обрат-
ному направлению эволюции элементного состава сталей, образуя более 
легкие изотопы и элементы с меньшим номером в периодической систе-
ме: 

 TinnTiVCrnnCr 48
22

49
22

49
23

49
24

50
24 )2,()()()2,(   . (3.55) 

В спектре нейтронов термоядерного реактора сечение реакций обра-
зования водорода и гелия на ~ 2 порядка величины выше, чем в реакто-
рах деления, достигая значений более 100·10-27 см2 (водород) и более 
40·10-27 см2 (гелий), что приводит к участию этих реакций в эволюции 
элементного состава облучаемого материала и возрастанию на ~ 2 по-
рядка уровня их генерации, достигая для водорода ~ 1000 appm H/год. 
Этот уровень значительно возрастает, если сталь содержит никель 
(σпр = 374·10-27 см2). Генерация газообразных атомов гелия приводит к 
уменьшению номера элемента-продукта в периодической системе на 2 
единицы: 

 )(),(),(),( 41
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20
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24

 ArnCanTinCr . (3.56) 

Уровень генерации гелия в результате этих реакций достигает (200-
300) appm He/год. 
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Генерация новых элементов в ядерных реакциях трансмутации зави-
сит от концентрации элементов, входящих в состав сплавов, плотности 
потока нейтронов, сечения ядерных реакций и времени облучения. Обра-
зование твердых трансмутантов происходит в реакциях радиационного 
захвата тепловых и замедляющихся нейтронов и зависит от степени обо-
гащения топлива. Вновь образованные элементы-трансмутанты, распола-
гаясь в межузельном пространстве матрицы, участвуют как в процессах 
первичного радиационного повреждения, так и его эволюции: создании 
матричной радиационно-наведенной структуры, изменении размеров и 
концентрации выделений и их аморфизации, и т.д. 

 
 

Рис. 3.46. Схема последовательности изменения структурно-фазового состояния ре-
акторных материалов с участием элементов трансмутантов 

 
В энергетических ядерных технологиях следующего поколения (Gen-

eration IV) в электроядерных системах для генерации нейтронов исполь-
зуются ускорители заряженных частиц (электронов или протонов) на 
энергию от 100 до 1000 МэВ. В перспективе энергетический спектр ней-
тронов будет простираться до энергий 100 и более МэВ и сечения ядер-
ных реакций трансмутации (n, 2n), (n, p) и (n, α) возрастут, в связи с чем 
увеличится скорость трансмутационного изменения элементного состава 
сталей и уровень трансмутационного образования газообразных транс-
мутантов. 

 



 205

 
 
 
 
 
 

Г л а в а 4 
ПРАКТИЧЕСКОЕ  ПРИМЕНЕНИЕ  РАДИАЦИОННЫХ  

ЯВЛЕНИЙ  И  ЭФФЕКТОВ 

 
В основе радиационной физики твердого тела лежат, как известно, 

процессы взаимодействия высокоэнергетических частиц и излучений с 
различными материалами. В настоящее время физика этих процессов 
служит основой (базисом) для современных технологических разрабо-
ток. Достаточно вспомнить, например, технологии, связанные с  

 формированием скрытых легированных, пористых и дефектных 
слоев; 
 легированием радиационными дефектами; 
 ядерным трансмутационным легированием; 
 ионно-лучевым перемешиванием; 
 формированием квантово-размерных структур; 
 изготовлением структур «кремний на изоляторе» («Smart Cut» тех-
нология) и другими. 

В последние 10-15 лет в области радиационной физики твердого тела 
сформировалось актуальное научное направление – радиационная инже-
нерия материалов (РИМ). Под этим собирательным термином понимает-
ся (авторская трактовка) комплексное использование радиационных эф-
фектов, индуцированных высокоэнергетическим воздействием частиц и 
излучения для получения, обработки и конструирования материалов с 
целью направленного изменения их свойств и изготовления различных 
изделий с новыми и улучшенными характеристиками и параметрами. 

Направление РИМ включает в себя в первую очередь использование 
научных знаний неравновесных диаграмм состояния и радиационно-
индуцированных явлений и эффектов, необходимых для выбора состава 
материала и создания его структурно-фазового состояния, обеспечиваю-
щих требуемые физические и химические свойства материала. 

Нарастающее развитие радиационной инженерии материалов, начав-
шееся в начале XXI-го столетия было подготовлено и обеспечено успе-
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хами в области физики конденсированного состояния, радиационной фи-
зики твердого тела, нанотехнологий, а также проектированием и конст-
руированием новых поколений реакторов на быстрых нейтронах и тер-
моядерных реакторов, требующих разработки и создания материалов, 
способных работать в жестких условиях активной зоны ядерно-
энергетических установок. 

В последнем случае следует спроектировать оптимальный состав и 
микроструктуру сплавов для реакторов деления и синтеза. 

 

4.1. ПРОЕКТИРОВАНИЕ  МАТЕРИАЛОВ  ДЛЯ  РЕАКТОРОВ 

Подбор систем сплавов для конструкционных материалов реакторов 
основан, в первую очередь, на их высоких физических, механических и 
химических свойствах, проявляемых в отсутствие облучения (рис. 4.1). 
Большинство промышленных сплавов создано без учета их термической 
стабильности. Спецификации промышленных сплавов, разработанных 
много лет назад, как правило, весьма обширны и во многих случаях 
включают разные области фазовой стабильности. Кроме того, большин-
ство конструкционных сплавов используется в метастабильном состоя-
нии и во время длительной работы при повышенных температурах в них 
происходят существенные изменения. К таким изменениям весьма чув-
ствительны аустенитные и ферритные стали, а также сплавы на основе 
никеля. На начальном этапе разработки сплавов следует изучить компо-
зиционные характеристики сплавов и возможные методы обработки. Ес-
ли образующиеся в сплаве выделения обогащены выделениями, сегреги-
рующими к стокам, то образование таких выделений будет усиливаться в 
процессе облучения. Выбранные составы сплавов должны быть такими, 
чтобы предотвратить образование подобных выделений. Проблемы воз-
никновения радиационно-усиленных или радиационно-
модифицированных фаз могут быть решены правильным подбором со-
става сплавов, препятствующего образованию таких фаз. 

При разработке радиационно-стойких материалов следует принимать 
меры для создания высокой плотности ловушек для атомов наработанно-
го трансмутационного гелия. В большинстве случаев такими ловушками 
могут быть дислокации или выделения. В сталях наиболее стабильными 
и стойкими к укрупнению являются частицы металлокарбидов. Карбиды, 
кроме всего прочего, оказываются очень эффективными ловушками ато-
мов гелия. Поэтому следует учитывать влияние высокой плотности дис-
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локаций и карбидов, образованных такими растворенными атомами, как 
Ti, Zr, V, Nb и Ta. Оба эти фактора решающим образом влияют на фазо-
вую стабильность сплава. 

Предшествующее рассмотрение касается проблемы создания в сплаве 
относительно стабильной и свободной от массивных прочных фазовых 
выделений микроструктуры. Это первый шаг в любой программе созда-
ния сплавов. 

Сегрегация растворенных атомов в процессе облучения будет обога-
щать или обеднять области вблизи стоков различными компонентами 
сплава, а это может привести к образованию дополнительных нежела-
тельных фаз. Этим процессом можно управлять путем контроля за соста-
вом и микроструктурой. Важной задачей является сохранение состава 
вблизи стоков в тех пределах, когда выделения не образуются. При обра-
зовании выделения сам растущий зародыш становится стоком для сегре-
гирующих растворенных атомов. При отсутствии выделений вокруг сто-
ков устанавливается равновесный концентрационный градиент. Так как 
концентрация сегрегирующих у стоков элементов зависит от их общей 
концентрации в материале, образования выделений можно часто избе-
жать путем снижения общей концентрации. Концентрация растворенных 
атомов у стоков может быть также уменьшена путем увеличения плотно-
сти стоков до таких пределов, когда между стоками существует конку-
ренция из-за имеющихся в наличии растворенных атомов. Образование 
выделений у стоков можно предотвратить также введением в состав до-
полнительных растворенных элементов, подавляющих образование не-
желательной фазы. Во всех трех случаях для определения оптимальных 
составов и микроструктуры необходима экспериментальная проверка, 
включающая исследования в радиационных условиях. Предварительные 
внереакторные исследования, в частности эксперименты по ионному 
воздействию, могут в дальнейшем сузить область необходимых реактор-
ных испытаний. 

Основной вывод проведенного анализа состоит в том, что образова-
ние вторых фаз нежелательно. Это следует рассматривать как общее по-
ложение, так как даже наиболее благоприятные выделения истощают 
матрицу растворенными атомами, которые обычно вводятся для вполне 
определенных целей. Исключением из этого общего правила может быть 
ситуация, когда частицы выделений являются эффективным упрочните-
лем, как, например, в случае образования γ'-фазы в облученной при от-
носительно низких температурах нержавеющей стали 316. Поскольку 
распределение γ'-частиц зависит от состава и микроструктуры, упрочне-
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ние может контролироваться лишь в ограниченной степени. Упрочнение 
изменяется с дозой и температурой облучения в результате обособления 
и укрупнения частиц, и это ограничивает применимость такого способа 
повышения радиационной стойкости. Тем не менее такой процесс дол-
жен приниматься во внимание при конструировании реакторных спла-
вов. 

Необходимо стремиться к созданию структур, стойких к зерногра-
ничному разрушению. Эта сторона разработки сплавов более всего осно-
вана на опыте, однако существуют и некоторые общие закономерности, 
которыми следует руководствоваться. Расположение по границам зерен 
блокирующих частиц с интервалом в несколько микрометров, как пред-
полагается, ограничивает скольжение и таким образом подавляет нарас-
тание напряжений, которые могут вызвать растрескивание. Следует из-
бегать образования вдоль границ зерен зон, свободных от выделения, так 
как это создает легкие пути деформации и, кроме того, из объема этих 
зон гелий может эффективно стекать на границы зерен. 

Распределение гелия внутри границ зерен тоже является критическим 
фактором; нужно стремиться к тому, чтобы гелий захватывался ловуш-
ками и образовывал наиболее мелкие скопления. Из-за миграции границ 
зерен в процессе облучения дислокационные структуры границ зерен не-
стабильны и поэтому сами по себе не являются эффективными ловушка-
ми. Только мелкодисперсные частицы стабильных выделений представ-
ляют интерес как ловушки. В случае сталей наиболее эффективными 
оказываются карбидные частицы типа MC, (где M = Ti, Zr, V, Nb, Ta). 

Наиболее желательной является двойная структура зернограничных 
выделений, в которой сосуществуют относительно крупные блокирую-
щие частицы, ограничивающие скольжение вдоль границ зерен, с мелко-
дисперсными частицами, действующими в качестве ловушек гелия. Та-
кая структура может быть эффективной до очень высоких концентраций 
гелия, но в конечном счете гелий все же может подавить способность 
частиц к захвату. В напряженных материалах пузырьки гелия, превы-
сившие критический размер, будут неограниченно расширяться и созда-
вать трещины, быстро распространяющиеся вдоль границ зерен. Тем не 
менее, уровень повреждения, при котором это произойдет, может быть 
существенно повышен путем создания благоприятной структуры границ 
зерен. 

Разрушение материалов зависит и от различных внешних условий. 
Например, скорость роста усталостных трещин в нержавеющих сталях 
может усиливаться более чем на порядок величины при наличии кисло-
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рода, а в сплавах на основе никеля сильное межкристаллитное растрес-
кивание стимулируется элементами из группы серы. Ранее при создании 
сплавов испытания проводились с целью определения общих причин, 
которые могут исключить из дальнейшего рассмотрения целый класс 
сплавов, а также для установления характерных микроструктурных осо-
бенностей, чувствительных к действию окружающей среды. Следует 
рассматривать как само влияние окружающей среды, так и влияние эф-
фектов сегрегации растворенных атомов, которые могут усилить воздей-
ствие окружающих условий. В частности, для материалов, разрабаты-
ваемых в настоящее время для использования в реакторах деления, необ-
ходимо тщательно оценивать роль образующихся продуктов деления. 
Учет воздействия окружающей среды не должен быть только добавкой к 
программе разработки материалов. В любых поисках эта проблема 
должна рассматриваться с самого начала как серьезный фактор, способ-
ный оказать значительное влияние на работы по созданию сплавов. 

 
 

Рис. 4.1. Схема радиационной инженерии материалов. Создание и сохранение ста-
бильного структурно-фазового состояния реакторных материалов 

 
Вторым важным направлением РИМ является актуальное технологи-

ческое направление – модифицирование материалов и создание новых 
структур для различных отраслей народного хозяйства (электронная 
промышленность, машиностроение, медицина и пр.). 

 

4.2. МОДИФИЦИРОВАНИЕ  МАТЕРИАЛОВ  И  СОЗДАНИЕ  
НОВЫХ  СТРУКТУР 

Полученная в настоящее время обширная теоретическая и экспери-
ментальная информация об основных механизмах и закономерностях 
возникновения атомных смещений, развития каскадов, диффузии, анни-
гиляции и агломерации радиационных дефектов и их взаимодействия с 
примесными атомами лежит в основе радиационно-индуцированных яв-
лений и эффектов, возникающих в твердых телах под воздействием вы-
сокоэнергетических частиц и излучения. На их основе можно сделать на-
учно-обоснованные рекомендации по радиационной инженерии, связан-
ной с созданием новых или совершенствованием существующих мате-
риалов. Это обусловлено прежде всего тем, что поведение образующихся 
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в процессе облучения точечных дефектов и их комплексов с высокой 
концентрацией и большой диффузионной подвижностью инициирует це-
лый ряд процессов, явлений и эффектов, не наблюдаемых или слабо про-
являющихся в безрадиационных условиях. 

Диапазон принципиально новых научных и технологических направ-
лений (имплантационная / ионная металлургия, ионно-(электронно-) 
стимулированная модификация свойств твердых тел, синтез новых мате-
риалов и т.п.), базирующихся на радиационно-индуцированных (-
стимулированных) явлениях и эффектах, огромен. Еще больше впечатля-
ет решаемый ими круг задач в различных сферах машиностроения, мик-
ро-, нано- и оптоэлектроники. Частично они уже нашли свое описание в 
таких учебных пособиях как: 

 Аброян Н.А., Андронов А.Н., Титов А.Н. Физические основы элек-
тронной и ионной технологии (М.: Высшая школа, 1984, 320 с.); 

 Комаров Ф.Ф. Ионная и фотонная обработка материалов (Мн.: ВУЗ-
ЮНИТИ, БГПА, 1998, 209 с.); 

 Грибков В.А., Грирорьев Ф.К., Калин Б.А., Якушин В.Л. Перспек-
тивные радиационно-пучковые технологии обработки материалов (Под 
ред. Калина Б.А., М.: Круглый год, 2001, 528 с.). 

Ввиду их уникальности и многогранности они постоянно востребова-
ны. Многие из них становятся «инженерным инструментом» для реше-
ния выдвигаемых временем технологических задач.  

Ограничимся рассмотрением радиационно-индуцированных эффек-
тов, проявляющих себя с практической точки зрения двояко: отрица-
тельно и положительно. В частности, инвариантность по отношению к 
достигаемому технологическому результату проявляют эффекты радиа-
ционно-стимулированного распухания, порообразования и блистеринга. 
В первом случае, они вызывают деградацию физико-механических 
свойств реакторных материалов, понижая их радиационную стойкость. 
Во втором случае, когда речь идет о формировании скрытых нанораз-
мерных пористых слоев в полупроводниках и принципиально новой тех-
нологии «Smart Cut», позволяющей изготавливать структуры «кремний 
на изоляторе», роль названных эффектов неоценима. Более того, они яв-
ляются основной неотъемлемой частью технологического процесса. 

В середине 90-х годов XX в. М. Брюэлем были изложены основные 
принципы построения новой технологии изготовления структур типа 
«кремний на изоляторе» (в англоязычной литературе «Silicon On 
Insulator» – SOI), основанной на использовании скрытых пористых слоев, 
созданных имплантацией протонов. Эта технология получила название 
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«Smart Cut» и в настоящее время уже используется в промышленном 
производстве SOI-материалов. Таки SOI-материалы являются альтерна-
тивой обычным полупроводниковым материалам и особенно перспек-
тивны для изготовления низковольтных и маломощных схем со сверхвы-
сокой степенью интеграции. 

Технология «Smart Cut» объединяет в себе два технологических про-
цесса: высокодозную имплантацию водорода и твердофазное сращива-
ние полупроводниковых пластин. Упрощенная схема процесса приведе-
на на рис. 4.2. На первой стадии (этапе) процесса в окислительную пла-
стину кремния А проводится внедрение протонов дозой, достаточной для 
образования пористого слоя, при последующем термическом нагреве 
пластины. Вторая стадия процесса состоит в химической отмывке пла-
стин A и B с последующим их соединением в пару при комнатной темпе-
ратуре. Химическая отмывка пластин обеспечивает гидрофильное со-
стояние их поверхности, и при соединении они прочно сцепляются друг 
с другом за счет образования водородных связей. Одной из разновидно-
стей метода «Smart Cut» является метод «DeleCut» («Deleted oxide Cut»), 
который предполагает стравливание оксида с пластины А перед сращи-
ванием пластин; при этом скрытый диэлектрик формируется термиче-
ским окислением на опорной пластине В и не подвергается облучению 
протонами. 

 



 212

 
Рис. 4.2. Основные стадии процесса «Smart Cut» при изготовлении структур «крем-

ний на изоляторе» 
 
Третья стадия процесса предполагает проведение термических обра-

боток соединенных пластин. Эта стадия состоит из двух фаз – низкотем-
пературной и последующей высокотемпературной. Во время первой фа-
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зы в пластине А формируется скрытый пористый слой, что приводит к 
расслоению пластины А вдоль плоскости пористого слоя. Во время вто-
рой фазы при высокотемпературной обработке пластины В с тонким сло-
ем кремния на оксиде происходит окончательное сращивание (образова-
ние ковалентных химических связей) тонкого слоя пластины А с пласти-
ной В и отжиг радиационных дефектов в пленке кремния на изоляторе. 
На последней стадии проводится химико-механическая полировка пла-
стин А и В со стороны пористого слоя. При этом с пластин удаляется не-
сколько сот ангстрем нарушенного верхнего слоя. Таким образом, после 
завершения процесса формируются SOI-пластина и остаточная пластина 
А, которая может быть использована в процессе повторно в качестве 
пластины В. 

Процессы имплантации водорода и формирования скрытого пористо-
го слоя, вдоль которого происходит расслоение пластин, являются клю-
чевыми в технологии «Smart Cut». В основе эффекта расслаивания пла-
стин вдоль пористого слоя лежит явление анизотропного разрастания 
пор в пористом слое, преимущественно в направлениях, параллельных 
поверхности пластин (рис. 4.3). Скрытый под поверхностью нарушенный 
слой, образованный имплантацией водорода, содержит поры, заполнен-
ные молекулярным водородом, и атомарный водород, захваченный на 
оборванные связи кремния. Связи Si-H являются существенно более 
сильными по сравнению со связями H-H, возникающими между атомар-
ными плоскостями кремния в нарушенном слое. При нагреве все боль-
шая часть имплантированного водорода переходит из атомарного со-
стояния в молекулярное, образуются дополнительные кластеры молеку-
лярного водорода, увеличиваются размеры нанопор и возрастает в них 
внутреннее давление. Высокое внутреннее давление водорода в порах 
является движущей силой для анизотропного расширения пузырьков 
вдоль плоскостей, насыщенных атомарным водородом, за счет разрыва 
относительно слабых H-H-связей. Таким образом, водород способствует 
росту и слиянию пор вдоль плоскостей, параллельных поверхности пла-
стины. 
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Рис. 4.3. Схематическое изображение кристалла кремния после высокодозной им-
плантации водорода, иллюстрирующие образование микротрещин и полостей в 

скрытом слое, насыщенном водородом 
 
Когда все такие полости оказываются соединенными, происходит от-

слаивание тонкой пленки от пластины А по всей ее площади. Естествен-
но, что такое отслоение происходит не вдоль одной кристаллографиче-
ской плоскости, а по многим участкам плоскостей. 

Расслаивание пластин, используемое в технологии «Smart Cut», имеет 
одинаковую физическую природу с явлениями «блистеринга» и «фле-
кинга» поверхностных слоев металлов и полупроводников после высо-
кодозной имплантации протонов. Под блистерингом в технологии 
«Smart Cut» чаще всего понимается эффект отслаивания небольших по 
площади чешуек материала, имеющих размеры в единицы микрометров 
и толщину, примерно равную глубине пробега ионов водорода в мате-
риале. При блистеринге тонкий слой материала, расположенный над 
скрытым нарушенным слоем с порами, не выдерживает высокого внут-
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реннего давления водорода в полостях пор. Это приводит к преждевре-
менному отрыву небольших чешуек до того, как все внутренние полости 
в пористом слое объединятся по всей площади пористого слоя. Таким 
образом, применение технологического приема, состоящего в укрепле-
нии поверхностного слоя кремния путем «приклеивания» к поверхности 
пластины-держателя (опорной пластины), позволило преобразовать не-
желательный процесс образования и вскрытия блистеров перпендику-
лярно имплантированной поверхности с последующим скалыванием по-
верхностного слоя Si. 

Следующий пример – это радиационно-индуцированный эффект 
трансмутации. Постоянно образуемые (в процессе эксплуатации реакто-
ров) в ядерных реакциях атомы-трансмутанты (гелий и водород) поло-
жительно влияют на процессы вакансионного распухания и охрупчива-
ния реакторных материалов. Генерация же твердотельных трансмутан-
тов, во-первых, изменяет заранее созданный баланс атомов различных 
элементов в сплаве, во-вторых, способствует разрушению сформирован-
ных до облучения стойких к укрупнению мелкоразмерных фазовых вы-
делений (ловушек для водорода и гелия) и, в-третьих, обеспечивает вы-
работку катализаторов или ингибиторов твердотельных химических ре-
акций при образовании новых нежелательных фаз из выбитых атомов 
сплава. Все это приводит к фазовой нестабильности и значительно по-
нижает радиационную стойкость реакторных материалов. 

Во втором случае этот же эффект лежит в основе радиационного 
(трансмутационного) легирования полупроводниковых материалов. 
Трансмутационное легирование с одной стороны может обеспечить рав-
номерное легирование слитков кремния, происходящее в результате 
ядерных реакций с тепловыми нейтронами (нейтронное легирование) и 
гамма-квантами. С другой стороны трансмутационное легирование на 
заряженных частицах позволяет создавать глубокие (до сотен микромет-
ров) слаболегированные слои. Такие слои могут использоваться при из-
готовлении, например, силовых приборов. 

Основной особенностью метода трансмутационного легирования на 
заряженных частицах по сравнению с другими подобными методами яв-
ляется возможность неоднородного введения примеси по глубине полу-
проводника, т.е. формирования n-n+- или p-n-структуры. Глубина леги-
рованного слоя определяется энергией заряженных частиц, их тормоз-
ными потерями в полупроводнике и величиной порога ядерной реакции. 
Метод трансмутационного легирования на заряженных частицах в отли-
чие от методов нейтронного и фотоядерного трансмутационного легиро-
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вания позволяет вводить в полупроводник широкий спектр примесей 
различного типа проводимости. И, наконец, трансмутационное легиро-
вание только на заряженных частицах позволяет с помощью экранов, ма-
сок или специальных фокусировок пучка вводить примесь в локальные 
области поверхности полупроводника. 

Концентрация примесей, вводимых при трансмутационном легирова-
нии на заряженных частицах, определяются, как правило, значениями 
сечений основных рабочих ядерных реакций. Эксперименты показали, 
что метод трансмутационного легирования на заряженных частицах 
применим в основном для формирования слаболегированных областей 
полупроводника. Форма профиля распределения примеси определяется 
кривой энергетической зависимости сечения рабочей ядерной реакции. 
Регулируя условия облучения, можно формировать профили различной 
конфигурации: с повышенной равномерностью распределения примеси, 
с экстремумом, плавно спадающий и т.д. Общая глубина легированного 
слоя может составлять от десятых долей микрометра до сотен микромет-
ров. 

Метод трансмутационного легирования на заряженных частицах не 
ограничивается сферой полупроводниковой электроники и может быть 
использован в родственных областях (сегнетоэлектрические материалы, 
высокотемпературные сверхпроводниковые материалы и др.) 

 
Таким образом, сами по себе радиационно-индуцированные эффекты 

и их всевозможные комбинации являются неотъемлемой составной ча-
стью прогрессирующих радиационных технологий (радиационной инже-
нерии материалов) XXI века. В свою очередь, это сопряжено с перма-
нентным освоением физических основ базового раздела радиационной 
физики твердого тела – радиационно-индуцированных (стимулирован-
ных) явлений и эффектов. 
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