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На основе анализа квадратичных неаффинных смещений атомов изучены процессы зарождения и
распространения полосы сдвига в модели металлического стекла железа в условиях одноосного рас-
тяжения. Проведен статистико-геометрический анализ эволюции атомной структуры на основе по-
строения многогранников Вороного. Предложена модель зарождения и движения полосы сдвига,
основанная на представлениях о формировании поля упругих напряжений, эквивалентного полю
дислокации, локализованной в области максимального градиента концентрации локальных цен-
тров сдвиговых перестроек.
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ВВЕДЕНИЕ
Характерной особенностью пластического те-

чения металлических стекол (МС) при комнат-
ной температуре является локализация деформа-
ции в полосах сдвига [1, 2]. Механизмы зарожде-
ния таких полос активно изучаются в последние
годы на двойных системах типа металл-металл
(Cu–Zr, Ni–Zr и др.), главным образом методами
атомистического компьютерного моделирова-
ния. Основные достижения таких исследований
отражены в обзорных работах [2, 3].

В ряде работ [2–5] показано, что основными
носителями пластической деформации МС явля-
ются локальные зоны сдвиговых преобразований
(STZ). Каждая из таких зон содержит порядка 100
атомов. Их распределение в объеме модельного
материала неразрывно связано с неоднородностя-
ми структурной организации МС, разной плотно-
стью упаковки атомов. На ряде двойных систем
типа металл–металл показано, что за STZ ответ-
ственны атомы с большим объемом многогранни-
ков Вороного (МВ), формирующие рыхлые, плохо
упакованные области [2].

Результаты изучения полос сдвига, их эволю-
ции в поле внешних приложенных напряжений
путем визуализации STZ указывают на очевид-
ную роль этих зон в деформационных процессах
самоорганизации сдвиговых полос [4–6]. Отсут-
ствие физических модельных представлений о
процессах самоорганизации локальных пласти-
ческих сдвигов оставляет нерешенными вопросы,

связанные с появлением на деформационной
кривой зуба текучести, а также локализацией по-
лос сдвига в тонких (~10 нм) лентообразных обла-
стях, пронизывающих всю толщу образца.

Пластическая деформация МС железа изуча-
лась методом молекулярной динамики в работах
[7, 8]. Отсутствие полосы сдвига на моделях, со-
держащих 2000 атомов, очевидно, связано с ма-
лыми размерами моделей.

В настоящей работе выполнено моделирова-
ние процесса пластической деформации модели
МС железа, содержащей 500000 атомов, в услови-
ях одноосного растяжения, изучены особенности
эволюции атомной структуры с ростом нагрузки.
Предложена псевдодислокационная модель за-
рождения и распространения полосы сдвига, ос-
нованная на самосогласованном характере фор-
мирования градиента концентрации локальных
сдвигов (STZ).

МЕТОДИКА МОДЕЛИРОВАНИЯ
Моделирование проведено в рамках метода

молекулярной динамики. Численное интегриро-
вание уравнений движения осуществлялось с
временным шагом 1.5 × 10–15 с по алгоритму Вер-
ле в скоростной форме. Взаимодействие между
атомами железа рассчитывалось с использовани-
ем парного потенциала Пака–Доямы [9].

Модель МС железа была получена путем за-
калки из расплава. Для получения модели исход-
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ного расплава 500000 атомов случайным образом
размещались в расчетной ячейке с размерами Lx =
= 158.04 Å, Ly = 158.04 Å, Lz = 316.08 Å по осям x,
y и z соответственно, с периодическими гранич-
ными условиями в направлении оси z (рис.1).
Скорости атомов были заданы согласно распре-
делению Максвелла для температуры 2300 К.
Процедура закалки от 2300 К до 0 К заключалась
в ступенчатом понижении температуры на 20 К и
последующей выдержке системы в течение 1000
временных шагов с поддержанием постоянной тем-
пературы и давления (NPT-ансамбль, P = 105 Па) по
методу Берендсена [10]. Затем ограничение по
температуре и давлению снималось, и система вы-
держивалась при постоянной внутренней энергии
(NVE-ансамбль) в течение 6000 временных шагов.
Скорость закалки составила 2.2 × 1012 К/c.

Деформация модели МС железа со средней
скоростью 6.67 × 107 с–1 осуществлялась путем од-
ноосного растяжения вдоль оси z с шагом 0.01% и
выдержкой в течение 1000 временных шагов по-
сле каждого шага. В процессе деформации под-
держивалась постоянная температура 50 К.

Величина макроскопического напряжения рас-
считывалась путем усреднения локальных атомных
напряжений [11]. Для изучения эволюции атомной

структуры МС железа в процессе деформации про-
водился статистико-геометрический и кластерный
анализ с использованием многогранников Воро-
ного.

Для выявления локальных областей, претерпе-
вающих наибольшие пластические преобразова-
ния, выполнялся расчет квадратичных неаффин-
ных смещений атомов  [5]. Величина 
рассчитывается, исходя из относительных сме-
щений атомов в локальных областях за вычетом
смещений, вызванных упругой деформацией.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ
В результате закалки от 2300 до 0 К со скоро-

стью 2.2 × 1012 К/c была получена модель железа с
аморфной структурой. Проведен статистико-гео-
метрический анализ модели путем построения
МВ (рис. 2). Наиболее быстрый рост в ходе закалки
наблюдается у МВ с индексом (0–0–12), соответ-
ствующих локальному икосаэдрическому окруже-
нию, и близких к ним по форме многогранников
(0–1–10–2) и (0–2–8–4), что согласуется с резуль-
татами, полученными ранее на меньших по раз-
меру моделях железа (100000 атомов) с периоди-
ческими граничными условиями [12, 13].

Модель при температуре 50 К, полученная в ре-
зультате закалки, была выбрана исходной для де-
формации. Ее размеры составили Lx = Ly = 145.2 Å,
Lz = 290.4 Å. Путем расчета тензора атомных на-
пряжений на каждом этапе деформации опреде-
лялось макроскопическое напряжение в направ-
лении оси нагружения.

На рис. 3 представлены зависимости напряже-
ния растяжения и потенциальной энергии, прихо-
дящейся на один атом, от величины деформации.
Отклонение от линейной зависимости (пунктир-
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minDРис. 1. Изображение модели исходного расплава же-
леза при температуре 2300 К.
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Рис. 2. Зависимость доли основных МВ от температу-
ры в процессе закалки.
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ная линия на рис. 3) на деформационной кривой,
связанное с ростом локальных неупругих перестро-
ек в образце, заметно уже при деформации ε ≈ 2%.
Напряжение достигает максимального значения
5.9 ГПа при ε ≈ 8%, после чего на деформацион-
ной кривой наблюдается зуб текучести – резкий
спад величины напряжения до 4.2 ГПа в интерва-
ле деформации 8–10%. В дальнейшем напряже-
ние убывает вплоть до разрушения образца при
ε ≈ 45%.

Процессы зарождения и эволюции локальных
центров атомных сдвигов контролировались пу-
тем расчета квадратичных неаффинных смеще-
ний  и визуализации этих центров непосред-
ственно на модели. Рисунок 4 иллюстрирует про-
цесс зарождения и последующую эволюцию полос
сдвига. Цвет атома отражает величину квадратич-

2
minD

ных неаффинных смещений  (черный цвет
соответствует минимальному значению , бе-
лый – максимальному).

Как видно из рис. 4, при деформациях менее
8% локальные зоны сдвиговых перестроек распо-
лагаются преимущественно раздельно друг от
друга, что, по-видимому, связано со спецификой
формирования в МС политетраэдрических нано-
кластеров и рыхлых атомных структур на их гра-
нице [12]. По мере увеличения приложенной на-
грузки наблюдается рост числа таких локальных
зон, при этом уменьшается угол наклона дефор-
мационной кривой.

Спад напряжения в интервале деформаций от
8 до 10%, как показывает визуальный анализ моде-
ли, происходит одновременно с ростом числа и раз-
меров локальных центров сдвиговых перестроек, их
слиянием вблизи поверхности модели с образова-
нием малой по размеру полосы сдвига и лавинным
процессом ее дальнейшего роста до столкновения с
противоположной поверхностью модели.

Процесс дальнейшего монотонного разупроч-
нения модели при ε > 45% сопровождается зарож-
дением новых сдвиговых локальных центров как
в пределах полосы сдвига, так и в непосредствен-
ной близости от нее. При этом толщина сдвиго-
вой прослойки растет.

Для выявления закономерностей локальных
перестроек атомной структуры с ростом нагрузки
после каждого шага деформации определялось
количество МВ различного типа. На рис. 5 пока-
заны зависимости доли наиболее часто встречаю-
щихся многогранников от степени деформации
для области образца, в которой распространяется
полоса сдвига.
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Рис. 3. Кривая напряжение–деформация при одно-
осном растяжении модели МС железа.
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На начальных этапах деформации происходит
постепенное снижение доли МВ с индексами (0–
1–10–2), (0–0–12), (0–2–8–4), (0–3–6–4), (0–
1–10–3), (0–0–12–2) и (0–0–12–3). При этом ко-
личество икосаэдров в области полосы сдвига
уменьшается значительнее, чем в остальной ча-
сти образца.

При деформации в пределах 8–9% доля икоса-
эдров в области полосы уменьшается от 9.6 до
8.6% и в дальнейшем существенно не изменяется
до самого разрыва. Это означает, что икосаэдри-
ческие многогранники в области распространяю-
щейся полосы сдвига частично разрушаются и
переходят в прочие формы МВ.

Проведем анализ процессов самоорганизации
локальных центров сдвиговых перестроек, приво-
дящих к появлению макроскопической полосы
сдвига. При одноосном нагружении наиболее бла-
гоприятные условия для сдвиговых процессов ло-
кальной перестройки атомных конфигураций реа-
лизуются в плоскостях и направлениях сдвига,
ориентированных относительно оси растяжения
под углом 45° [14]. Эти направления образуют ко-
нус с углом при вершине 90°, а бесконечное число
плоскостей действия максимального сдвигового
напряжения расположены по касательным к это-
му конусу. Сдвиговое напряжение и напряжение
растяжения соотносятся между собой как 1 : 2.

В рамках континуального приближения про-
цесс локальной сдвиговой перестройки атомной
структуры МС можно интерпретировать как за-
рождение малой по площади дислокационной
петли с эффективной величиной и направлением
вектора Бюргерса, которые находятся в прямой за-
висимости от величины и направления неаффин-
ных смещений атомов данного центра. Плоскости
скольжения таких петель ориентированы в соот-
ветствии с максимальными величинами сдвиго-
вых напряжений при одноосном нагружении, т.е.
под углом около 45° к оси растяжения.

Зарождение полосы сдвига можно объяснить
следующей качественной моделью. На рис. 6 схе-
матично показан пример перестройки атомной
структуры в локальном центре под действием при-
ложенного сдвигового напряжения τ и эквива-
лентная такой перестройке сформированная дис-
локационная петля. В рамках предложенной мо-
дели поперечные размеры таких дислокационных
петель не превышают несколько межатомных
расстояний, а величина вектора Бюргерса состав-
ляет доли расстояния между соседними атомами.
Поле упругих напряжений, создаваемое такими
сверхмалыми по размеру петлями, носит коротко-
действующий характер: на расстоянии 2–3 диамет-
ра петли напряжение с расстоянием падает про-
порционально R–3, в то время как поле напряжений
от индивидуальной дислокации уменьшается с
расстоянием пропорционально R–1 [15]. Упругое
поле напряжений таких петель оказывает слабое
влияние на образование новых локальных цен-
тров перестройки атомной структуры. В отсут-
ствие такого влияния и ввиду случайного рас-
пределения направлений векторов Бюргерса
дислокационных петель и их плоскостей сколь-
жения (в пределах конуса направлений) одно-
родная деформация приобретает характер одно-
осного растяжения в направлении приложенной
нагрузки и сжатия в направлениях, перпендику-
лярных оси растяжения [16]. Полосы сдвига в
этих условиях не реализуются.

Появление полосы сдвига происходит на этапе
быстрого роста числа локальных пластических

Рис. 5. Зависимость доли основных МВ от величины
деформации для области распространения полосы
сдвига.
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сдвигов, особенно в непосредственной близости
от поверхности модели, их объединения с после-
дующим образованием в объеме тонкой пласти-
чески деформированной сдвиговой прослойки.
Упрощенная модель такой прослойки с равно-
мерно распределенными дислокациями на фрон-
те ее распространения показана на рис. 7. Вели-
чину пластической дисторсии прослойки можно
оценить как

(1)

где  – вектор Бюргерса локальной дислокаци-
онной петли;  – вектор нормали к плоскости
скольжения петли, равный по величине площа-
ди петли;  – плотность локальных дислокаци-
онных петель в единице объема. В соответствии
с (1), макроскопическая деформация прослойки
плоская, следовательно, одна из главных дефор-
маций равна нулю. Такая деформация отвечает
перестройке атомной структуры с инвариантной
плоскостью [17], т.е. любой вектор  в исходной
аморфной среде, который совпадает с инвари-
антной плоскостью, после пересечения границы
раздела в объеме прослойки не изменяет направ-
ление и величину: , где  – сим-
вол Кронекера. Это требование выполняется для
любого вектора, лежащего в плоскости границы
раздела, если дисторсия  представима в виде
дуального произведения:

(2)

где  – единичный вектор нормали к инвариант-
ной плоскости, т.е. к поверхности сдвиговой про-
слойки;  – вектор сдвига, характеризующий от-
носительное смещение плоскостей МС, парал-
лельных инвариантной плоскости.

Такие же требования возлагаются и на инвари-
антные границы раздела в кристаллах при термо-
упругом мартенситном превращении и двойнико-
вании [18]. Принципиальное отличие состоит в
разных кинематических схемах перестройки атом-
ной структуры. В кристаллах рост продукта превра-
щения (пластинок мартенсита или двойника) про-
исходит путем кооперативного смещения атомов,
консервативного скольжения частичных дислока-
ций [19], при этом спонтанная дисторсия (2) опре-
деляется кристаллогеометрией перестройки ре-
шетки. Рост сдвиговой прослойки в аморфной
структуре может происходить только неконсерва-
тивно путем накопления на ее боковых торцах ло-
кальных пластических сдвигов с величиной дис-
торсии, отвечающей требованию (2). Для такого
процесса необходим, помимо приложенной внеш-
ней нагрузки, дополнительный стимул, обеспечи-
вающий быстрое расширение полосы сдвига. Та-
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ким стимулом является поле упругих напряжений,
сформированное дисторсией сдвиговой прослой-
ки. Оно эквивалентно полю непрерывно распре-
деленных дислокаций, расположенных на торце-
вой поверхности прослойки, как это показано на
рис. 7. Если толщина прослойки , то вектор сме-
щения верхней ее поверхности относительно ниж-
ней, совпадающий по величине и направлению с
вектором Бюргерса дислокации, равен 

Еще одна принципиальная особенность дис-
торсии в полосе сдвига, в отличие от спонтанной
дисторсии в кристаллах, состоит в том, что ее ве-
личина неоднородна в направлении нормали и
однородна в плоскости, перпендикулярной этой
нормали. Эта неоднородность на рис. 4 проявля-
ется в разной величине неаффинных смещений в
направлении нормали к полосе сдвига, и, как
следствие, в разной плотности распределения
дислокаций на фронте полосы.

Поле напряжений этих дислокаций, совмест-
но с полем напряжений приложенной внешней
нагрузки, обеспечивают образование локальных
центров перестройки на фронте полосы сдвига с
плотностью, соответствующей условию (2), и ее
дальнейшее продвижение.

h

B S.= h

Рис. 7. Схематическое изображение распространяю-
щейся полосы сдвига и непрерывно распределенных
дислокаций на фронте ее распространения.
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КОСИЛОВ и др.

Для образования критического зародыша поло-
сы сдвига, очевидно, требуется большее внешнее
напряжение, чем для дальнейшего распростране-
ния сформированной полосы с дополнительным
полем напряжений псевдодислокации на ее фрон-
те. С этим связан резкий спад уровня напряжений
на зубе текучести, который заканчивается после
достижения полосой сдвига противоположной
грани образца.

Дальнейшая деформация ( ) происхо-
дит за счет формирования локальных сдвиговых
центров в пределах сформированной полосы и в
областях, непосредственно примыкающих к ней.
Необходимость выполнения условия (2) инвари-
антности дисторсии для вновь сформированных
локальных центров приводит к незначительным
скачкам напряжения на деформационной кри-
вой. Снижение среднего уровня напряжения с
увеличением деформации связано с уменьшени-
ем поперечных размеров образца в результате
растяжения.

ВЫВОДЫ
1. Одноосное растяжение молекулярно–дина-

мической модели металлического стекла железа
сопровождается образованием полосы сдвига и
одновременным появлением на деформационной
кривой зуба текучести.

2. Методом статистико-геометрического ана-
лиза показано, что уменьшение числа плотноупа-
кованных икосаэдрических и близких к ним по
топологии координационных многогранников
происходит в процессе зарождения локальных
сдвиговых перестроек атомов с большими индек-
сами многогранников Вороного.

3. Предложена модель зарождения и распро-
странения полосы сдвига, основанная на пред-
ставлениях о формировании за счет объедине-
ния локальных пластических сдвигов сдвиговой
прослойки, отвечающей требованиям наличия
двух инвариантных плоскостей. На фронте рас-
пространения сдвиговой прослойки формирует-
ся поле напряжений, эквивалентное упругому
полю непрерывно распределенных дислокаций.
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