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ПО РАЗМЕРАМ ФАЗЫ Ni3Al
© 2019 г.   Ш. Р. Чжоуa, Ю. С. Лиa, *, Л. З. Янa, В. С. Люa, Л. Х. Чжуa

aШкола материаловедения и инженерных наук, Нанкинский университет науки и технологий,
210094 Нанкин, Китай

*e-mail: ysii@njust.edu.cn
Поступила в редакцию 27.02.2017 г.

После доработки 09.10.2018 г.
Принята к публикации 23.10.2018 г.

Количественно исследована кинетика выделения вторичных фаз перекрывающихся процессов от
зарождения и роста до коагуляции фазы γ'(Ni3Al) в сплавах Ni–Al с использованием модели управ-
ляемого диффузией фазового поля. Обнаружено, что на стадии роста и коагуляции временной по-
казатель среднего радиуса частиц γ'-фазы составляет примерно 1/3, тогда как на более поздней ста-
дии стационарной коагуляции он имеет меньшие значения. Скорость уменьшения плотности ча-
стиц γ'-фазы при стационарной коагуляции выше, чем на стадии роста и коагуляции. На стадии
роста и коагуляции распределение частиц по размерам имеет большую ширину, затем величина это-
го распределения уменьшается, и снова увеличивается на стадии стационарной коагуляции; шири-
на распределения частиц по размерам, полученная количественным расчетом, превышает значение
равное 0.215, предполагаемое в теории Лифшица–Слезова–Вагнера. Более того, на стадии зарож-
дения и роста положение пика распределения частиц по размерам от приведенного радиуса изме-
няется от 1.0 до значений менее 1.0 на стадии роста и коагуляции, а затем возвращается к значению
1.0 на стадии стационарной коагуляции. Немонотонное изменение кинетики γ'-фазы в процессе
выделения является обоснованным и теоретически значимым для эволюции кинетики.
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ВВЕДЕНИЕ

Жаропрочные сплавы на основе никеля при-
влекают к себе особое внимание вследствие на-
личия таких физико-химических свойств как
стойкость к окислению и высокотемпературная
коррозионная стойкость, высокая длительная
прочность, которые важны для практических
применений при высоких температурах, особен-
но при создании газотурбинных двигателей и
монокристаллических лопаток турбин реактив-
ных двигателей [1–3]. Эти механические свой-
ства сильно зависят от микроструктуры когерент-
ной упорядоченной γ'-Ni3Al (Ll2) фазы, которая
выделяется в сплавах Ni–Al из гранецентрированной
кубической (ГЦК), обогащенной никелем γ-матрицы
[4–6]. Увеличивающийся средний размер γ'-фазы
и потеря когерентности между γ/γ' могут вызывать
деградацию механических свойств сплава [7]. По-
этому все исследования сфокусированы главным
образом на кинетике коагуляции γ'-фазы, вклю-
чая такие характеристики как объемная доля,
средний радиус частиц, плотность распределения
частиц по размерам, которые изучают как экспе-

риментально, так и методами компьютерного мо-
делирования [8–11].

И.М. Лифшиц, В.В. Слезов [12] и С. Вагнер
[13] впервые предложили теорию диффузионно-
контролируемой коагуляции и сделали вывод,
что средний размер частиц 〈r〉 в стационарном ре-
жиме коагуляции пропорционален t1/3, а распре-
деление частиц по размерам на стадии коагуля-
ции остается неизменным при масштабировании
по среднему размеру частиц. Арделл модифициро-
вал теорию Лифшица–Слезова–Вагнера (ЛСВ),
продемонстрировав, что временной показатель 1/3
сохраняется с изменением объемной доли γ'-фазы
при условии сохранения малой объемной доли
этой фазы, а распределение частиц по размерам в
γ'-фазе становится шире, чем в классической тео-
рии ЛСВ [14, 15]. Экспериментальные исследова-
ния некоторых сплавов на основе Ni также проде-
монстрировали временной показатель 1/3 [16, 17].
Авторы работы [18] исследовали методами атом-
но-зондовой томографии фазовое разделение
сплава Ni–6.5Al–9.5Cr ат. %, состаренного при
873 K, и систематически проанализировали кине-
тику выделения вторичных фаз. При этом они по-
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казали, что средний радиус 〈r〉 приблизительно
пропорционален t1/3 в состоянии квазистационар-
ной коагуляции. Недавно в [19] было предсказано,
что нецелочисленный временной показатель экс-
поненты n является следствием зависящей от кон-
центрации диффузии через межфазную границу
γ/γ' и может быть получен из анализа распределе-
ния частиц по размерам. Также были проведены
исследования коагуляции γ'-фазы методами мо-
делирования, включая метод фазового поля, ме-
тод Монте-Карло и т.д. [20–23].

С другой стороны, в [24] обнаружено, что γ'-фа-
за изначально кубоидная и демонстрирует тенден-
цию к центрированию и формированию групп с
более длительными временами старения без учета
влияния внешнего напряжения. Кроме того, рас-
пределение частиц по размерам в γ'-фазе шире,
чем предсказывается классической теорией ЛСВ,
и затем еще уширяется при увеличении времени
старения. П. Штрайтенбергер в [25] изучил влия-
ние объемной доли на диффузионно-контроли-
руемую фазовую коагуляцию и продемонстриро-
вал, что стандартное распределение частиц по
размерам становится более широким с увеличе-
нием объемной доли γ'-фазы, а амплитуды пиков
уменьшаются.

Несмотря на то что проведено много исследо-
ваний по объемной доле и распределению γ'-фазы
в сплавах на основе Ni, в меньшей степени изуче-
на стационарная коагуляция выделившейся фазы
с равновесной объемной долей в процессе долго-
временного старения, а ограниченное число ча-
стиц уменьшает точность расчета размера частиц в
металлографических экспериментах. Между тем
перекрывающиеся кинетика выделения вторич-
ных фаз, роста и коагуляции требует систематиче-

ского исследования сплавов Ni–Al. Поэтому ис-
пользована диффузионно-контролируемая мо-
дель фазового поля (модель концентрационного
поля) для изучения перекрывающейся кинетики
кристаллизации γ'-фазы Ni3Al от зарождения и
роста до коагуляции с использованием согласо-
ванных изменений плотности, средних размеров
частиц и распределения частиц по размерам от
времени старения в сплавах Ni–Al.

ИСПОЛЬЗУЕМЫЕ МОДЕЛИ
И МЕТОДЫ

Процесс развития микроструктуры и упорядо-
чение выделившихся фаз в сплавах Ni–Al можно
моделировать с помощью временного концентра-
ционного поля c(r, t) и параметров дальнего по-
рядка ηi(r,t) (i = 1, 2, 3), где r – радиус-вектор, t –
время. Исходный термодинамический параметр
взят из базы данных CALPHAD [26, 27], а химиче-
ская свободная энергия сплава Ni–Al определяет-
ся формулой (1) [5, 28], где с представляет собой
содержание алюминия,  и  – стандартные
химические потенциалы чистого Al и Ni соответ-
ственно, L0, L1, L2 и L3 – параметры взаимодей-
ствия избыточной энергии, U1 и U4 – параметры
энергии связи, R – газовая постоянная, Т – абсо-
лютная температура. Все указанные параметры
являются функциями температуры [27, 29], ни-
жеследующие данные использованы при Т = 873 K:

 = –34289 Дж/моль,  = –36611 Дж/моль,
L0 = 148254, L1 = 42938, L2 = 24883, L3 = 21807, U1=
= 11598 и U4 = 3870

(1)

Полная свободная энергия F системы опреде-
ляется выражением

(2)

где V – объем системы, f(с, ηi) – объемная хими-
ческая плотность свободной энергии, которая
определяет основные термодинамические свой-

ства системы, f(с, ηi) = g(с, ηi)/Vm, Vm – молярный
объем, α и β – коэффициенты градиента энергии
состава и параметров порядка соответственно, Eel
представляет собой плотность упругой энергии и
выражается формулой (3) [30]

(3)
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связанная со смещением, подробное описание
которой можно найти в литературе [31, 32],  –
собственные деформации, определяемые выра-
жением  – коэффи-
циент расширения решетки, δij –символ Кроне-
кера, δc = c – c0, где c0–номинальный состав спла-
ва. Средний модуль упругости рассчитывается по

формуле  +  где λ – объем-
ная доля γ'-фазы.

Температурная эволюция c(r,t) и ηi(r,t) (i = 1, 2, 3)
может быть определена путем решения нелиней-
ного диффузионного уравнения Кана–Хилларда и
нестационарных уравнений Гинзбурга–Ландау [6]:

(4)

(5)

где Mc и Mη – химическая подвижность и подвиж-
ность межфазной границы, Mc = c(1 – c)[сМNi +
+(1– c)MAl] [31, 32], а МNi и MAl – атомная по-
движность никеля и алюминия. ξc(r,t) и ξi(r,t) –
величины случайных шумов, моделирующие
флуктуации состава и параметров дальнего по-
рядка соответственно. Величины значений шу-
мов для параметров состава и порядка приняты,
как [–0.08, 0.08] и [–0.01, 0.01] соответственно,
которые добавляются к исходным параметрам со-
става и порядка для запуска процессов образова-
ния центров кристаллизации, чтобы преодолеть
потенциальный барьер; величины шумов удовле-
творяют флуктуационно-диссипативной теореме
[33]. Значение шума добавляется на каждом вре-
менном шаге при начальном расчете до тех пор,
пока система не сможет эволюционировать авто-
матически [5].

Уравнения (4) и (5) решаются численно путем
подстановки в них уравнения (2) и преобразова-
ния в безразмерные уравнения:

(6)

(7)

где ∇* = ∂/∂(r/l), f*(c,ηi) = f(c,ηi)/|Δf|, 

α* = α/(|Δf|l2), β* = β/(|Δf|l2),  и 
представляют собой безразмерный вид величин
ξc(r,t) и ξi(r,t) соответственно.
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Для решения уравнений (6) и (7) используется
метод полунеявного спектрального анализа Фу-
рье [34, 35]. Вычисления выполнены для безраз-
мерной ячейки 1024Δx* × 1024Δy*, приведенное
время  = tMηVm|Δf|, где |Δf| является положитель-
ной константой, введенной для нормализации
свободной энергии и |Δf| = 3.3 × 107 Дж/м3. Безраз-
мерная длина r* = r/l, где l = 1.5 нм. Безразмерный
коэффициент диффузии χ = [сМNi + (l –c)MAl]/Mηl2

введен для безразмерной подвижности [28, 36], и
его значение составляет 4 × 10–4. В бинарном
сплаве Ni–Al значение сМNi + (l – c)MAl аппрок-
симировано как константа D0/kBT [36], где коэф-
фициент диффузии D0 = 0.0146 м2/с, kB – постоянная
Больцмана. Безразмерная длина сетки и временной
шаг составляют Δx* = Δy* = 0.3 and Δt* = 5 × 10–3 со-
ответственно. Безразмерные коэффициенты гра-
диента концентрации и градиента параметра по-
рядка равны α* = 33.67 и β = 0.08 соответственно.
Несоответствие параметров кристаллической ре-
шетки между фазами γ- и γ'-фазами составляет
0.0039, упругие константы γ- и γ'-фаз при 873 K равны

 = 214.27 ГПа,  = 149.85 ГПа,  =100.8 ГПа и

 = 211.53 ГПа,  = 149.34 ГПа,  = 106.45 ГПа
соответственно [37].

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

Эволюция микроструктуры γ'-фазы в сплавах
Ni–15.8 ат. % Al при температуре 873 K показана
на рис. 1. Интенсивность черного цвета показы-
вает содержание алюминия в составе сплава, то
есть чем больше содержание, тем выше интенсив-
ность. Таким образом, белые и черные области
представляют собой γ'-фазу и γ-матрицу соответ-
ственно. На начальной стадии выделения объем-
ная свободная энергия и свободная энергия гра-
ницы раздела фаз контролируют рост γ'-фазы. При
росте γ'-фазы основную роль играет энергия упру-
гой деформации [5]. Микроскопическая структура
γ'-фазы изменяется от сферической к кубической
под влиянием упругой деформации, как показано
на рис. 1а и 1б, морфология γ'-фазы подобна экс-
периментальным результатам [17]. Поскольку
упругое взаимодействие бесконечно дальнодей-
ствующее, это приводит к сильной простран-
ственной корреляции между участками γ'-фазы,
т.е. расположению γ'-фазы вдоль мягких упругих
направлений [10] и [01] в двумерном простран-
стве [7, 38], как показано на рис. 1в и 1г. Как вид-
но из рис. 1б–1г, во время коагуляции γ'-фазы в
сплавах Ni–15.8 ат. % Al происходит Оствальдов-
ское созревание и механизмы укрупнения за счет
коалесценции.

На рис. 2 показано изменение объемной доли
γ'-фазы в сплавах Ni–Al, состаренных при 873 K

*t

γ
11C γ

12C γ
44C

γ
11'C γ

12'C γ
44'C
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со значениями сAl = 15.4, 15.6 и 15.8 ат. %. Объем-
ная доля рассчитывается как отношение площа-
ди, занимаемой γ'-фазой, к общей площади ячей-
ки моделирования. Объемная доля быстро воз-
растает на начальной стадии выделения. Затем
увеличение объемной доли γ'-фазы замедляется и
достигает равновесных значений и остается по-
чти постоянной при значениях приведенного
времени t* более 300, 200 и 150 для сAl = 15.4, 15.6
и 15.8 ат. %, соответственно, как указано пунк-
тирной линией на рис. 2.

Исходя из этого, равновесные значения объ-
емной доли можно рассматривать как 0.30, 0.34 и
0.37 при t* = 300, 200 и 150 соответственно для
сплавов с содержанием алюминия сАl = 15.4, 15.6
и 15.8 ат. %, после чего выделение и рост законче-
ны, и γ'-фаза больше не поглощает растворенные
атомы из γ-матрицы. Мы можем заключить, что
объемная доля γ'-фазы возрастает с увеличением
содержания алюминия на стадии стационарной
коагуляции.

На рис. 3a представлены временные показате-
ли m, полученные путем подгонки логарифмиче-
ских данных плотности Ns и безразмерного вре-

мени t*; скорректированные коэффициенты сме-
шанной корреляции R2 проведенной подгонки.
Плотность Ns определяется как количество γ'-фа-

Рис. 1. Эволюция микроструктуры γ'-фазы в сплавах Ni–15.8 ат. % Al при 873 K. t* = 20 (a); t* = 50 (б); t* = 200 (в); t* = 500 (г).

(а) (б)

(в) (г)

[10]

[01]

Рис. 2. Изменение объемной доли γ'-фазы от времени
старения в сплавах Ni–Al при 873 K с содержанием
алюминия cAl = 15.4, 15.6 и 15.8 ат. %. (По оси ординат
отложены значения объемной доли.)
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зы на единицу площади. Из рис. 3а видно, что
плотность γ'-фазы быстрее увеличивается на на-
чальной стадии выделения, когда безразмерное
время меньше t* = 20. Стадия быстрого увеличе-
ния Ns имеет место до значений t* = 50 и 40 для
сплавов с содержанием алюминия сА1 = 15.4 и
15.6 ат. % со ответственно. В сочетании с измене-
нием во времени объемной доли γ'-фазы на рис. 2
процесс выделения можно разделить на три ста-

дии: образование центров кристаллизации и
рост, рост и коагуляция, стадия стационарной ко-
агуляции, как обозначено вертикальными пунк-
тирными линиями на рис. 3. Однако нет четкой
границы между каждым последующим процес-
сом, поэтому выделение γ'-фазы представляет со-
бой совмещение или перекрытие процессов за-
рождения, роста и коагуляции. Стадии выделения
γ'-фазы показывают хорошее согласие с экспери-
ментальными результатами в сплавах Ni–Al–Cr
при 873 K [39].

Временные показатели плотности составляют
0.64, 1.14 и 1.22 на стадии зарождения и роста для
сплавов с содержанием алюминия сAl = 15.4, 15.6
и 15.8 ат. % соответственно. Очевидно, что более
высокое содержание алюминия приводит к боль-
шой плотности на начальной стадии выделения,
что также показано на рисунке 2 как быстро уве-
личивающаяся объемная доля γ'-фазы.

Как продемонстрировано на рис. 3а, 3б, рост
γ'-фазы сопровождается коагуляцией при значе-
ниях t* = 20, а коагуляция приводит к уменьше-
нию плотности. На стадии стационарной коагу-
ляции Оствальдовское созревание и укрупнение
за счет коалесценции γ'-фазы приводят к резкому
снижению плотности при t* > 150 для сплава Ni–
15.8 ат. % Al; временной показатель плотности со-
ставляет –0.36 для сплава Ni–15.8 ат. % Al на ста-
дии коагуляции в стационарном состоянии, тогда
как его значение на стадии роста и коагуляции со-
ставляет –0.16, т.е. плотность быстрее уменьша-
ется на стадии стационарной коагуляции. В рабо-
те [40] продемонстрировано, что плотность γ'-фа-
зы незначительно уменьшается на стадии роста и
показывает более быстрое снижение на стадии
коагуляции. Следует отметить, что в отличие от
данных, приведенных в табл. 1, показатель време-
ни для плотности увеличивается с увеличением
содержания алюминия, то есть скорость умень-
шения плотности увеличивается с увеличением
содержания Al.

Рис. 3. Изменение плотности Ns, среднего радиуса 〈r〉
и стандартного отклонения s в зависимости от време-
ни старения в сплаве Ni–15.8 ат. % Al при 873 K.
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Таблица 1. Кинетические параметры сплавов Ni–Al с содержанием алюминия сAl = 15.4, 15.6 и 15.8 ат. %, соста-
ренных при 873 K, для разных стадий

Сплав Кинетические стадии m n s

Образование центров кристаллизации и рост 0.64 0.58 0.38
Ni–15.4 ат. % Al Рост и коагуляция –0.33 0.29 0.28

Стационарная коагуляция –0.39 0.22 0.46

Образование центров кристаллизации и рост 1.14 0.45 0.36
Ni–15.6 ат. % Al Рост и коагуляция –0.27 0.3 0.33

Стационарная коагуляция –0.37 0.25 0.43

Образование центров кристаллизации и рост 1.22 0.55 0.37
Ni–15.8 ат. % Al Рост и коагуляция –0.16 0.32 0.37

Стационарная коагуляция –0.36 0.27 0.49
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Показатели n среднего радиуса частиц 〈r〉 вы-
водятся из соотношения 〈r〉 ~ (t*)n, как показано
на рис. 3б, а их значения для разных этапов выде-
ления фазы представлены в табл. 1. Видно, что
средний радиус частиц γ'-фазы увеличивается с
увеличением времени старения для всех трех
сплавов Ni–Al. По мере роста и коагуляции γ'-фа-
зы энергия упругой деформации возрастает [7],
что может привести к различию в размере частиц
γ'-фазы при различном содержании алюминия,
но при одинаковых временах старения.

Временные показатели для среднего радиуса
частицы получены путем линейной подгонки ло-
гарифмических данных каждой динамической
стадии, и их значения представлены в табл. 1. По-
казано, что скорость увеличения среднего разме-
ра частиц снижается по мере роста и коагуляции
γ'-фазы, а значения показателей n на стадии роста
и коагуляции составляют 0.29, 0.3 и 0.32 для си-
стем с содержанием алюминия сAl = 15.4, 15.6 и

15.8 ат. % соответственно. Показатели степени n
для стадии стационарной коагуляции также воз-
растают от 0.22 до 0.25 и 0.27 при увеличении со-
держания алюминия. Вследствие этого можно
сделать вывод, что скорость коагуляции возраста-
ет с увеличением содержания Al. Стоит отметить,
что показатель степени n равен приблизительно
1/3 в классической теории ЛСВ на стадии роста и
коагуляции, тогда как на стадии стационарной
коагуляции он имеет малые значения. В [17] были
проведены исследования нанокристаллической
структуры и композиционных путей в процессе
выделения γ'(Ll2)-фазы в сплаве Ni–Al–Cr при
873 K с использованием атомно-зондовой томо-
графии. Было показано, что величина 〈r〉 состав-
ляет 0.29 ± 0.05, когда рост и коагуляция работают
одновременно, а это значение намного меньше,
чем предсказано в модели ЛСВ.

На рис. 4 продемонстрировано изменение рас-
пределения частиц γ'-фазы по размерам в зависимо-

Рис. 4. Изменение распределения частиц по размерам γ'-фазы (гистограммы) и теории ЛСВ (линии) от времени ста-
рения в сплавах Ni–Al при 873 K с содержанием алюминия сAl = 15.4 ат. % (а), (г), (ж) и (к); сAl = 15.6 ат. % (б), (д), (з)
и (л); сAl = 15.8 ат. % (в), (е), (и) и (м). (По оси ординат представлено распределение частиц по размерам.)
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сти от времени старения сплавов Ni–Al при 873 K с
содержанием алюминия сAl = 15.4, 15.6 и 15.8 ат. %.
Данные представлены в нормированной форме и
нанесены на график в зависимости от нормирован-
ного размера частиц и = r/〈r〉, где 〈r〉 – средний ра-
диус γ'-фазы, а сплошная линия построена с ис-
пользованием классической теории ЛСВ [41]. На
рис. 4a–4в показано, что на стадии зарождения и
роста максимальные значения распределения ча-
стиц по размерам намного меньше, чем значения,
полученные в теории ЛСВ. Затем максимальные
значения распределения частиц по размерам уве-
личиваются со временем старения на стадии ро-
ста и коагуляции, а пики становятся почти рав-
ными значениям, полученным в классической
теории ЛСВ при t* = 200 (см. рисунок 4г). Тем не
менее максимальные значения распределения ча-
стиц по размерам уменьшаются на стадии стацио-
нарной коагуляции, как показано на рис. 4ж–4м.
При t* = 800 максимальные значения распределе-
ния частиц по размерам составляют 1.38, 1.33 и
1.31 для содержания алюминия сAl = 15.4, 15.6 и
15.8 ат. % соответственно. Можно сделать вывод,
что пики распределения частиц по размерам не-
сколько уменьшаются с увеличением содержания
алюминия, а их значения меньше, чем предска-
зывается теорией ЛСВ на стадии стационарной
коагуляции.

Результаты, полученные в работе [7], показа-
ли, что максимумы распределения частиц по раз-
мерам оставются примерно на уровне 1.2, когда
объемная доля γ'-фазы составляет 0.35, а ампли-
туды пиков флуктуируют с изменением объемной
доли γ'-фазы. В работах [25] и [42] был сделан вы-
вод, что максимальная амплитуда распределения
частиц по размерам уменьшается с увеличением
доли частиц.

Стоит отметить, что с развитием процесса старе-
ния пики распределения частиц по размерам, соот-
ветствующие нормированному значению и = r/〈r〉,
постепенно переходили от значений и = 1.0 на
стадии зарождения и роста (t* < 20) до значений
менее 1.0 на стадии роста и коагуляции (20 < t* < 150),
а затем снова переходили к значению 1.0 на ста-
дии стационарной коагуляции (150 < t* < 800) (см.
рис. 4). Изменение положения пика показывает,
что начальная равномерно распределенная γ'-фаза
эволюционирует в частично коагулированную фа-
зу, а затем происходит стационарная коагуляция.
Кроме того, область распределения частиц по раз-
мерам становится узкой при 30 < t* < 200, а затем
становится широкой с увеличением времени ста-
рения. Несмотря на то что ширина распределения
частиц по размерам не имеет очевидных измене-
ний с увеличением содержания алюминия, полу-
ченные данные хорошо согласуются с предыдущи-
ми результатами, полученными в работе [43].

Для количественного анализа ширины распре-
деления частиц по размерам используется стан-
дартное отклонение s, которое представляет собой
ширину функции распределения [44]

(8)

где ui = r/〈r〉, N – общее количество частиц.
Можно также видеть, что ширина распределе-

ния частиц по размерам в сплаве Ni–15.8 ат. % Al
изменяется с увеличением времени старения, как
это показано на рис. 3в, где пунктирная линия
представляет собой значение 0.215, полученное
из теории ЛСВ [44]. На стадии зарождения и ро-
ста стандартное отклонение s увеличивается со
временем старения из-за непрерывного выделе-
ния частиц вследствие зарождения, тогда как об-
ласть становится узкой на стадии роста и коагуля-
ции. По мере того как процесс выделения перехо-
дит в стадию стационарной коагуляции, ширина
распределения частиц по размерам увеличивает-
ся со временем старения. Стоит отметить, что ши-
рина распределения частиц по размерам, получен-
ная путем количественного расчета, имеет боль-
шее значение, чем 0.215, предполагаемое теорией
ЛСВ, и это хорошо согласуется с результатами
предыдущих расчетов [24]. Настоящие результаты
показывают, что ширина и пик распределений ча-
стиц по размерам флуктуируют на стадиях на-
чального выделения и на стадии роста и коагуля-
ции, в которых объемная доля увеличивается;
ширина распределения возрастает, а амплитуда
пика уменьшается, когда происходит стационар-
ная коагуляция и объемная доля γ'-фазы остается
постоянной.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Эволюция структуры и кинетика коагуляции

γ'-фазы сплавов Ni–15.4, 15.6 и 15.8 ат. % Al, со-
старенных при 873 K, количественно исследова-
ны с использованием модели управляемого диф-
фузией фазового поля. Процесс выделения γ'-фа-
зы является трехстадийным процессом, который
представляет собой зарождение и рост, рост и ко-
агуляцию, стадию стационарной коагуляции. На
стадии стационарной коагуляции плотность чис-
ла частиц γ'-фазы демонстрирует большее сниже-
ние, чем на стадиях роста и коагуляции. Показа-
тели среднего радиуса частиц n на стадии роста и
коагуляции имеют значения, близкие к 1/3 для си-
стем с содержанием алюминия 15.4, 15.6 и 15.8 ат. %
соответственно, в то время как показатели n име-
ют значения меньшие, чем 1/3 при переходе в ста-
дию стационарной коагуляции. Более того, ам-
плитуды пиков распределения частиц по разме-
рам несколько уменьшаются с увеличением
содержания алюминия, и их значения меньше,
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чем предсказывается теорией ЛСВ для стадии
стационарной коагуляции. Ширина распределе-
ния частиц по размерам увеличивается на стадии
зарождения и роста, а затем уменьшается на ста-
дии роста и коагуляции, и снова увеличивается
при непрерывном старении, тогда как эта вели-
чина не показывает очевидных изменений с уве-
личением содержания алюминия. Ширина рас-
пределений частиц по размерам, полученная ко-
личественным расчетом, имеет бóльшие значения,
чем предлагаемое значение 0.215, полученное из
теории ЛСВ.

Эта работа была поддержана Национальным фон-
дом естественных наук Китая [Грант № 51571122],
Фондами фундаментальных исследований для цен-
тральных университетов [Грант № 30916015107] и
Проектом инноваций выпускников провинции
Цзянсу [Грант № SJZZ16_0078].
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