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Введение 

Актуальность темы исследования. Разработка научных основ передовых 

технологий производства материалов с заданными физико-механическими 

свойствами для эксплуатации в экстремальных условиях является важной задачей 

современного материаловедения. Водородная и радиационная повреждаемость — 

одни из существенных факторов, ограничивающих ресурс материалов водородной 

и ядерной энергетики, а также авиакосмической техники. Несмотря на долгую 

историю изучения проблемы, задачи повышения радиационной и водородной 

стойкости по-прежнему актуальны. Одним из перспективных направлений в этой 

области является создание специализированных гетерогенных металлических 

материалов (ГММ) [1–3]. Гетерогенные металлические материалы — это 

материалы, состоящие из двух или более металлов или их фаз, объединенных в 

однородную или структурно сложную композицию. Необходимые физико-

механические характеристики могут быть достигнуты за счет создания 

специфической микроструктуры, в результате чего формируются стоки дефектов и 

обеспечивается необходимая диффузионная подвижность [4–12]. Это создает 

условия, при которых возникающие радиационно- или водород-индуцированные 

дефекты аннигилируют либо в процессе эксплуатации, либо при повышении 

температуры. Контроль и анализ дефектной структуры подобных материалов при 

радиационных и водородных воздействиях представляет собой сложную задачу из-

за необходимости эффективного мониторинга дефектов различной размерности 

[13–17]. Необходимо учитывать их возможное взаимодействие и накопление в 

различных фазах материала, а также на их границах в широком диапазоне 

концентраций. Кроме того, возникают сложности в контроле и анализе 

дефектности материалов непосредственно в условиях воздействия. Разработка и 

применение специализированных методик анализа и контроля позволит не только 

расширить знания о поведении гетерогенных металлических материалов при 
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радиационных и водородных воздействиях, но и создать инновационные стратегии 

их проектирования, которые будут учитывать данные факторы. 

Степень разработанности темы исследования. Перспективными методами 

контроля и анализа дефектной структуры гетерогенных металлических материалов 

при облучении или накоплении водорода, позволяющими исследовать механизмы 

и динамику эволюции дефектов различной размерности в широком диапазоне 

концентраций, являются методы позитронной аннигиляционной спектрометрии 

(ПАС) [18–25]. Исследование временного распределения аннигиляции позитронов 

(ВРАП) позволяет определить тип и размер дефектов, а также их содержание, в то 

время как спектрометрия совпадений доплеровского уширения аннигиляционной 

линии (СДУАЛ) дает возможность наблюдать фазовые превращения и 

анализировать химическое окружение в местах аннигиляции [14]. Использование 

пучков позитронов переменной энергии или специализированных методик 

послойного анализа ПАС позволяет установить распределение данных дефектов по 

глубине. Таким образом, методы ПАС позволяют не только в полной мере 

характеризовать внутреннюю дефектную структуру гетерогенных металлических 

материалов до и после радиационных и водородных повреждений, но и изучать их 

эволюцию, в том числе непосредственно в условиях воздействия, при наличии 

соответствующих аппаратурных и методологических решений. 

Целью данной работы является разработка аппаратно-программного и 

методологического обеспечения применения позитронной аннигиляционной 

спектрометрии для контроля и анализа дефектной структуры гомогенных и 

гетерогенных материалов при различных физических воздействиях. 

Для достижения цели были поставлены и решены следующие задачи: 

1. Разработка источника позитронов и специализированной методики для 

контроля и анализа дефектной структуры материалов методами позитронной 

аннигиляционной спектрометрии в режиме in situ при термических и водородных 

воздействиях. 
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2. Разработка аппаратно-программного комплекса для in situ и ex situ 

анализа дефектной структуры гомогенных и гетерогенных металлических 

материалов методами позитронной аннигиляционной спектрометрии при 

термических и водородных воздействиях. 

3. Разработка методики позитронной аннигиляционной спектрометрии, 

позволяющей идентифицировать различные типы дефектов (включая примесно-

вакансионные) в гомогенных и гетерогенных металлических материалах. 

4. Применение методов позитронной аннигиляционной спектрометрии 

для контроля и анализа дефектной структуры гетерогенных металлических 

материалов в процессах их синтеза и при различных физических воздействиях.  

Научная новизна. Результаты, представленные в диссертационной работе, 

вносят значительный вклад в развитие научных основ применения ПАС для 

исследования и контроля ГММ. В частности, впервые: 

1. Создана и апробирована методика изготовления источника позитронов 

на основе изотопа 64Cu для in situ анализа дефектной структуры твердых тел 

методами ПАС при термическом и водородном воздействии. 

2. Проведен анализ импульсного и временного распределения 

аннигиляции позитронов в титановых изделиях, изготовленных методом 

селективного электронно-лучевого сплавления (СЭЛС) при различных параметрах. 

Показано, что преимущественными центрами захвата позитронов в данных 

изделиях являются дислокации и тетравакансии. 

3. По результатам анализа импульсного распределения аннигиляции 

позитронов переменной энергии в металлических наноразмерных многослойных 

системах (НМС) Zr/Nb с толщиной индивидуальных слоев от 10 до 100 нм до и 

после облучения ионами гелия и протонами, а также первопринципного 

моделирования, установлено, что превалирующим центром захвата позитронов в 

них являются области с пониженной электронной плотностью на границах раздела 

в приграничных атомных слоях циркония. 
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Теоретическая значимость работы. Результаты первопринципного 

моделирования в рамках теории функционала электронной плотности атомной 

структуры НМС Zr/Nb вблизи границ раздела хорошо согласуются с 

экспериментальными данными, полученными методами позитронной 

аннигиляционной спектрометрии. В рамках рассмотренной модели показано, что 

на границах раздела Zr/Nb имеются значительные смещения атомов из узлов 

решетки циркония в направлении границы. За счет этого формируются области с 

пониженной электронной плотностью, способные эффективно захватывать 

позитроны. Полученные результаты имеют большое значение при изучении 

закономерностей эволюции дефектов в объеме и вблизи границ раздела 

наноразмерных металлических многослойных покрытий, а также позволяют 

изучать явления, связанные с диффузией дефектов и накоплением внедренных 

ионов в данных материалах. 

Практическая значимость. Совокупность полученных теоретических и 

экспериментальных данных расширяет представления о формировании, 

дефектообразовании, изменении структуры и свойств гомогенных и гетерогенных 

металлических материалов при облучении и накоплении водорода. Показано, что 

методы ПАС являются эффективными инструментами контроля и анализа 

дефектной структуры современных и перспективных материалов, особенно при 

использовании комплексного подхода и применении пучков позитронов 

переменной энергии. Методами ПАС с применением пучков позитронов 

переменной энергии получены экспериментальные данные, свидетельствующие о 

том, что в НМС Zr/Nb не наблюдается накопление радиационных дефектов при 

облучении протонами с флюенсом от 3,4·1015 до 3,4·1016 ион/см2, и их 

микроструктура устойчива при облучении ионами гелия до 2·1017 ион/см2 при 

различной локализации радиационных повреждений. Радиационная стойкость 

наноразмерных металлических многослойных систем на основе ГПУ/ОЦК 

повышается за счет образования некогерентных границ раздела, являющихся 

стоком радиационных дефектов.  
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Результаты, полученные в рамках диссертационной работы, используются в 

научно-образовательном процессе Отделения экспериментальной физики 

Инженерной школы ядерных технологий ТПУ при подготовке бакалавров, 

магистров и преподавателей-исследователей по профилю «Физика 

конденсированного состояния». 

Методология и методы исследования. В диссертационном исследовании 

представлены результаты анализа микроструктурных изменений в гетерогенных 

металлических материалах при водородных и радиационных воздействиях. Для 

получения экспериментальных образцов ГММ использовались методы 

селективного электронно-лучевого сплавления (СЭЛС), интенсивной 

пластической деформации (ИПД), плавления в плазме аномального тлеющего 

разряда (ПАТР), воздействия импульсным электронным пучком (ИЭП), 

плазменно-иммерсионной ионной имплантации (ПИИИ) и осаждения методом 

магнетронного распыления (МР). Дефектная структура материалов 

характеризовалась с помощью следующих методов позитронной аннигиляционной 

спектрометрии: спектрометрия временного распределения аннигиляции 

позитронов (ВРАП), спектрометрия доплеровского уширения аннигиляционной 

линии (ДУАЛ), в том числе с применением режима совпадений (СДУАЛ) и in situ 

анализа ДУАЛ, а также пучков позитронов переменной энергии. Дополнительно 

использовались методы просвечивающей электронной микроскопии (ПЭМ), в том 

числе высокого разрешения (ПЭМ-ВР) и рентгеноструктурный анализ (РСА). 

Расчеты профиля распределения ионов и дефектов после облучения выполнены в 

программном пакете SRIM-2013. Абсолютное содержание водорода измерялось 

методом плавления в инертной атмосфере. Для моделирования в рамках теории 

функционала плотности использовалось программное обеспечение ABINIT. При 

этом был применен оптимизированный нормосохраняющий псевдопотенциал 

Вандербильта, а для учета корреляционных и обменных взаимодействий 

использовалось обобщенное градиентное приближение в формулировке Пердью — 

Бурке — Эрнцерхофа. 
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Положения, выносимые на защиту: 

1. Источник позитронов на основе изотопа 64Cu и методика 

спектрометрии доплеровского уширения аннигиляционной линии на его основе 

для in situ контроля и анализа дефектов в гомогенных и гетерогенных 

металлических материалах при термических и водородных воздействиях. 

2. Аппаратно-программный комплекс позитронной аннигиляционной 

спектрометрии, обеспечивающий контроль и анализ дефектной структуры 

гомогенных и гетерогенных металлических материалов при термических и 

водородных воздействиях, в режиме ex situ с использованием источника 

позитронов на основе изотопа 44Ti и в режиме in situ с источником позитронов на 

основе изотопа 64Cu. 

3. Основанная на сравнительном анализе импульсного и временного 

распределения аннигиляции позитронов методика позитронной аннигиляционной 

спектрометрии для идентификации различных типов дефектов, включая примесно-

вакансионные в гомогенных и гетерогенных металлических материалах. 

4. Результаты определения основных типов дефектов и их концентрации 

в зависимости от тока селективного электронно-лучевого сплавления и содержания 

водорода в диапазоне от 0,047 до 0,090 мас.% в изделиях из титанового сплава  

Ti-6Al-4V на основе анализа импульсного и временного распределения 

аннигиляции позитронов. 

5. Импульсное распределение аннигиляции позитронов переменной 

энергии в наноразмерных металлических многослойных системах Zr/Nb до и после 

облучения ионами гелия или протонами, в сочетании с результатами 

первопринципного моделирования распределения электронной плотности, 

свидетельствует о наличии единого превалирующего центра захвата позитронов и 

его стабильности при различной локализации вакансионных и примесно-

вакансионных дефектов. 

Апробация работы. Основные результаты диссертационного исследования 

докладывались и обсуждались на следующих конференциях, симпозиумах и 
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конгрессах: Международная конференция студентов, аспирантов и молодых 

ученых «Перспективы развития фундаментальных наук» (Томск, 2015, 2018, 2019, 

2020, 2021, 2022), International Conference on Positron Annihilation (Ухань, 2015), 

International Conference on Diffusion in Solids and Liquids (Сплит, 2016), International 

Workshop on Positron and Positronium Chemistry (Люблин, 2017), International 

Workshop on Positron Studies of Defects (Дрезден, 2017), International conference 

«Additive Manufacturing in Aerospace» (Бремен, 2018), International Symposium 

Additive Manufacturing (Дрезден, 2019), Международная конференция 

«Современные направления и перспективы развития технологий обработки и 

оборудования в машиностроении» (Севастополь, 2019), International Workshop on 

Slow Positron Beam Techniques and Applications (Прага, 2019), Международная 

научно-техническая конференция «Перспективные материалы конструкционного и 

функционального назначения» (Томск, 2020), Международная конференция 

«Физическая мезомеханика. Материалы с многоуровневой иерархически 

организованной структурой и интеллектуальные производственные технологии» 

(Томск, 2020), Всероссийская научно-практическая конференция «Водород. 

Технологии. Будущее» (Томск, 2020, 2021), International Congress on Energy Fluxes 

and Radiation Effects (Томск, 2020, 2022), Международная научно-техническая 

конференция «Современные проблемы машиностроения» (Томск, 2021, 2022), 

Международная научная конференция молодых ученых, аспирантов и студентов 

«Изотопы: технологии, материалы и применение» (Томск, 2021), Международная 

конференция «Взаимодействие излучений с твердым телом» (Минск, 2021, 2023), 

International conference «Multiscale Phenomena in Condensed Matter - conference for 

young researchers» (Краков, 2021), Международная Тулиновская конференция по 

физике взаимодействия заряженных частиц с кристаллами (Москва, 2021). 

Степень достоверности полученных результатов. Достоверность 

результатов диссертационного исследования обеспечивается комплексным 

подходом к оценке микроструктурных изменений и дефектов в гетерогенных 

металлических материалах под воздействием водорода и радиации, основанным на 
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первопринципном моделировании и экспериментальных данных. В работе 

использовались методы позитронной аннигиляционной спектрометрии, включая 

послойный анализ с использованием пучков позитронов переменной энергией и in 

situ анализ, которые дополняются данными, полученными с помощью 

современного аналитического оборудования, применяемого в физике 

конденсированного состояния. 

Объем и структура работы. Диссертационная работа состоит из введения, 

четырех глав, заключения, четырех приложений, списка сокращений цитируемой 

литературы. Общий объем диссертации 257 страниц, включая 87 рисунков, 15 

таблиц и список литературы из 304 наименований. 

Публикации по теме диссертации. В рамках диссертационного 

исследования опубликовано 50 статей в рецензируемых научных журналах, 

входящих в категорию К1 перечня ВАК. Из этих статей, 31 опубликована в 

журналах, которые относятся к первому и второму квартилям (Q1 и Q2) согласно 

рейтингу Journal Citation Reports (Web of Science).  

Личный вклад автора. Экспериментальные и теоретические данные, 

приведенные в данной работе, получены автором лично или в соавторстве при 

непосредственном участии. Выбор направления исследования, постановка цели и 

задач, планирование расчетов и экспериментов, осуществление и обработка всех 

измерений методами позитронной аннигиляционной спектрометрии, а также 

интерпретация и анализ накопленных данных проводились автором лично. 

Исследования выполнялись в рамках научных проектов и программ: проект РФФИ 

№ 15-08-99489 «Разработка физических основ снижения водородной хрупкости 

материалов с эффектом памяти формы и сверхэластичности» (2015-2018 гг.), 

проект РНФ № 17-79-20100 «Разработка научных основ создания водородостойких 

изделий из титановых сплавов Ti-6Al-4V, Ti-6.5Al-3.5Mo-1.5Zr-0.3Si с градиентной 

структурой приповерхностного слоя, изготовленных методом аддитивных 

технологий» (2017-2020 гг.), госзадание «Наука» № FSWW-2020-0017 

«Позитронная спектроскопия изменений дефектной структуры в процессе 
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воздействия водорода на новые функциональные материалы» (2020-2023 гг.), 

проект РНФ № 20-79-10343 «Разработка научных основ создания композитов на 

основе наноразмерных металлических многослойных систем Zr/Nb, устойчивых к 

водородным и радиационным повреждениям» (2020-2023 гг., 2023-2025 гг.), проект 

РФФИ № 21-58-53039 «Исследование механизма образования окисной пленки при 

высокоскоростной резке титановых сплавов методами позитронной 

аннигиляционной спектроскопии» (2021-2023 гг.), госзадание «Наука» № FSWW-

2023-0005 «Разработка и применение радиоизотопных источников для анализа 

функционально-градиентных материалов водородной и ядерной энергетики» 

(2023-2025 гг.). 
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1. Применение позитронной аннигиляционной спектрометрии для 

контроля и анализа дефектов в гомогенных и гетерогенных 

металлических материалах: физические основы и научно-технические 

аспекты 

Развитие ядерной энергетики, включая применение термоядерных 

энергетических установок, требует использования эффективных радиационно-

стойких материалов с высокими физико-механическими и эксплуатационными 

свойствами. Разработка таких материалов тесно связана с пониманием механизмов 

образования радиационно-индуцированных дефектов, накопления и локализации 

радиационных повреждений, а также влияния температуры и дозы на эволюцию 

дефектов и микроструктуры в облученных материалах. Гетерогенные 

металлические материалы (ГММ) могут обладать особыми локальными 

свойствами в зависимости от способов и параметров обработки, в первую очередь 

за счет изменения состава или микроструктуры. Благодаря возможности придания 

индивидуальных многофункциональных свойств, ГММ представляют большой 

интерес для различных критически важных отраслей, включая аэрокосмическую, 

ядерную, водородную, биомедицинскую и другие [7, 26–31]. Последние 

исследования показывают, что материалы с наноразмерной [32–37] или 

ультрамелкозернистой архитектурой [38, 39], такие как многослойные композиты 

[40], а также материалы, изготовленные с применением аддитивных технологий 

(АТ) [41–44], методов интенсивной пластической деформации [45–50] и 

поверхностного упрочнения [51], являются термически стабильными и обладают 

повышенной радиационной стойкостью. Повышение радиационной стойкости 

данных материалов достигается тремя основными способами: созданием 

наноразмерных включений матричных фаз, созданием неподвижных при 

эксплуатационных температурах вакансий и созданием стоков для рекомбинации 

точечных дефектов [52]. Эти подходы также могут способствовать повышению 
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стойкости к водородным повреждениям ГММ в связи со сходством поведения 

радиационных и водород-индуцированных дефектов. При изучении воздействия 

радиационных и водородных повреждений на ГММ необходимо отслеживать 

изменения дефектов различной размерности в широком диапазоне концентраций, 

что требует применения особо чувствительных методов и разработки новых 

методологических подходов. 

Позитроны широко используются для изучения дефектов в металлических 

системах и полупроводниках [53–61], диэлектриках и полимерах [62–64]. Методы 

позитронной аннигиляционной спектрометрии (ПАС) продемонстрировали 

высокую эффективность в изучении различных повреждений в данных материалах 

[65–68]. Их уникальная особенность — высокая чувствительность к дефектам 

атомного масштаба и возможность определения их концентрации и типа. Методы 

ПАС часто применяются при изучении радиационных и водородных повреждений, 

что позволяет анализировать механизмы их зарождения, эволюции и 

восстановления [65, 69–73], что дает возможность разрабатывать методики 

контроля и прогнозирования. Благодаря этим уникальным возможностям, данные 

методы могут оказать значительное влияние на создание новых радиационно- и 

водородостойких материалов, включая функционально-градиентные. Методы 

ПАС являются единственными, способными с высокой чувствительностью ~ 10-7 

идентифицировать дефекты вакансионного типа, с возможностью определения их 

концентрации [74]. Высокая чувствительность обусловлена большой длиной 

диффузии термализованных позитронов, превышающей 100 нм в большинстве 

материалов, что позволяет позитронам зондировать большое количество атомов 

перед аннигиляцией. Все это делает ПАС уникальными методами для мониторинга 

образования и эволюции дефектов на атомном уровне [65]. Сравнение 

чувствительности различных методов анализа дефектов в физике твердого тела 

показано на рисунке 1. 
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(а) 

 

(б) 

Рисунок 1 – Сравнение возможностей методов анализа дефектов [75] 
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Как видно из рисунка 1, методы ПАС являются наиболее универсальными и 

способными выявлять начальные стадии дефектообразования, а затем отслеживать 

наиболее значимые изменения. Дополнительно с помощью измерения импульсного 

распределения аннигиляции позитронов выполняется контроль сегрегации 

примесей вблизи дефектов, а также эффективный анализ включений даже 

атомарных размеров [76]. В совокупности, методы ПАС позволяют получить 

уникальный набор данных о концентрации, структуре, характере и химической 

идентичности дефектов.  

Для анализа материалов методами ПАС используются β+ изотопы 

испускающие позитроны с широким энергетическим спектром (0,1 ÷ 2,0) МэВ, их 

основные параметры представлены в таблице 1 [13]. 

Таблица 1 – Параметры радиоизотопных источников позитронов для 

дефектоскопии [13] 

Источник 
Эффективность, 

% 

Предельная 

энергия, МэВ 

Энергия 

ядерного γ-

кванта, МэВ 

Период 

полураспада 

22Na 90 0,54 1,27 2,6 лет 

44Ti 94 1,47 1,16 47 лет 

64Cu 17 0,66 - 12,8 часов 

58Co 15 0,47 0,80 71,3 суток 

48V 50 0,70 
1,31 

0,98 
15,9 суток 

68Ge 88 1,88 - 275 суток 
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В основном, для создания позитронных источников используют циклотроны. 

Вначале мишень подвергается облучению необходимыми частицами, после чего 

она растворяется в кислотной среде. После выпаривания полученного раствора 

радиоактивная соль инкапсулируется в полимерные или металлические капсулы. 

Кроме того, изотопы, такие как 44Ti, 58Co и 64Cu, могут быть получены в виде 

металлических фольг [77]. Важно отметить, что часть позитронов не покидает 

источник, и спектры всегда содержат вклад от аннигиляции позитронов в нем. 

Величина этого вклада может варьироваться от 5 до 30 % в зависимости от 

толщины источника, его капсулы (или самой фольги) и эффективного диаметра. 

Однако толщина источника практически не влияет на энергетический спектр, и 

профиль имплантации позитронов от источников различной толщины практически 

идентичен [66]. Выбор оптимального источника зависит от методики позитронной 

аннигиляционной спектрометрии и исследуемого материала. Например, для 

анализа полупроводников обычно используют радиоизотопные источники в 

металлических капсулах, тогда как для исследований металлических материалов 

предпочтительны источники с полимерной оболочкой. Независимо от типа 

источников, для поверхностных слоев толщиной порядка нескольких микрометров 

можно получить существенный вклад в импульсное и временное распределение 

аннигиляции позитронов при использовании источников позитронов с 

максимальной энергией менее 0,5 МэВ, что является определяющим условием для 

механической обработки поверхности, поскольку область пластической 

деформации в этом случае может также достигать нескольких микрометров, даже 

при использовании алмазной пасты [78]. Поэтому при анализе материалов 

методами ПАС с использованием источников позитронов с низкой или средней 

энергией (<0,5 МэВ), рекомендуется дополнительно проводить электрополировку. 

Развитие линейных электронных ускорителей открывает новые возможности 

для создания высокоинтенсивных генераторов позитронов [79–81]. В таких 

ускорителях электроны ускоряются до энергии в несколько сотен МэВ, а затем 

сталкиваются с мишенью из вольфрама, что приводит к образованию интенсивного 
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потока высокоэнергетического тормозного излучения. Использование вольфрама 

обусловлено его высокой температурой плавления, плотностью и атомными 

характеристиками, способствующими данному процессу. Когда энергия фотонов 

превышает 1,022 МэВ, становится возможным образование электрон-позитронных 

пар в результате взаимодействия фотонов с кулоновским полем ядер. В этом 

процессе высокоэнергетические фотоны, двигаясь в поле атомных ядер, 

поглощаются, что приводит к формированию пар элементарных частиц — 

позитронов и электронов. Позитроны замедляются вследствие множественного 

рассеяния на атомных ядрах и электронах, и диффундируют к поверхности 

мишени. Затем, с помощью электрических и магнитных полей, они могут быть 

извлечены и направлены в вакуумную транспортировочную систему, обеспечивая 

интенсивный поток позитронов, ~ 106 в секунду, с практически отсутствующим 

фоном γ-излучения. Временная структура электронного пучка в ускорителе 

позволяет формировать позитронный пучок в импульсном режиме с высокой 

частотой повторения. Это открывает возможности для проведения измерений, 

существенно выходящих за рамки традиционных методов позитронной 

аннигиляционной спектрометрии с использованием радиоизотопных источников. 

В настоящее время такой генератор работает в Центре им. Гельмгольца Дрезден-

Россендорф (Германия) и разрабатывается в Национальном институте 

промышленных технологий (AIST) в Цукубе (Япония). Следует отметить, что сам 

электронный ускоритель генерирует очень высокую дозу излучения (до 30 кГр/ч), 

что требует массивного экранирования и учета радиационных повреждений. 

Однако высокоэнергетические фотоны также могут быть получены в 

ядерном реакторе, где они могут преобразовываться в позитроны в процессе 

образования электрон-позитронных пар [82–84]. Создание пучков позитронов 

путем конверсии нейтронного излучения ядерного реактора на кадмиевых 

мишенях — это сложный процесс, включающий облучение кадмиевой мишени 

нейтронами, испускаемыми ядерным реактором. При поглощении нейтрона ядра 

кадмия переходят в возбужденное состояние и испускают γ-кванты, с энергией 
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превышающей 1,022 МэВ, которые в дальнейшем взаимодействуют с другими 

атомами вольфрамовой мишени, формируя электрон-позитронные пары. Этот 

процесс позволяет получить интенсивный поток позитронов ~ 109 позитронов в 

секунду, как было показано в Центре Хайнца Майера-Лейбница (Германия) и в 

Делфтском технологическом университете (Нидерланды). 

Проникая в материал, позитрон теряет кинетическую энергию за счет 

ионизации, возбуждения электронов [85, 86] и рассеяния на фононах [87, 88], пока 

его энергия не снизится до уровня, близкого к значению 
3

2
𝑘𝑇, где 𝑘 – постоянная 

Больцмана, а 𝑇 – температура, что при нормальных условиях составляет примерно 

0,04 эВ [18]. Данный процесс, известный как термализация, в металлах и 

полупроводниках длится несколько пикосекунд, а профиль имплантации 

высокоэнергетических позитронов 𝐿(𝑥) имеет экспоненциальный характер [89]: 

𝐿(𝑥) = 𝛼𝑒−𝛼𝑥;        (1) 

𝛼 ≈ 16
𝜌[

г

см3]

𝐸𝑚𝑎𝑥
1,4 [МэВ]

 см−1,       (2) 

где 𝜌 – плотность материала, а E𝑚𝑎𝑥 – максимальная энергия позитронов. Из этого 

следует, что средняя глубина проникновения позитронов в металлических 

материалах от стандартных радиоизотопных источников (Таблица 1) находится в 

диапазоне от 50 до 250 микрометров. Хотя процессы взаимодействия электронов и 

позитронов с твердым телом практически идентичны, при анализе 

полупроводников не учитываются повреждения, вызванные имплантацией 

позитронов. Это связано с тем, что типичный флюенс составляет не более  

1012 см-2, что на несколько порядков меньше, чем в экспериментах по электронному 

облучению. 

Для моноэнергетических позитронов с энергией менее 35 кэВ, профиль 

имплантации имеет вид [90]: 

P(𝑥) = − 
𝑑

𝑑𝑥
𝑒𝑥𝑝[−(𝑥/𝑥0)2],      (3) 
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где 𝑥0 – вершина профиля, в то время как средняя глубина имплантации составляет 

𝑥̅ = 0,886𝑥0 из-за асимметрии профиля. Средняя глубина имплантации 𝑥̅ = 𝐴𝐸𝑛, 

где 𝐴 ≈ 4 · 10−6/𝜌, 𝑛 ≈ 1,6. Данное выражение хорошо согласуется с 

результатами моделирования методом Монте-Карло профилей имплантации 

низкоэнергетических позитронов. Средняя глубина имплантации варьируется от 

нескольких нанометров до нескольких микрометров, поэтому низкоэнергетические 

позитроны используются для изучения приповерхностных слоев и тонких пленок. 

Форма и ширина профиля имплантации моноэнергетических позитронов 

характеризуются следующей функцией плотности вероятности, где 𝑥0 =
𝑥̅

√𝜋
, а 

параметр формы 𝑚 = 2: 

P(𝑥, 𝐸) =
𝑚𝑥𝑚−1

𝑥0
𝑚 𝑒

−(
𝑥

𝑥0
)

2

.      (4) 

Хотя данный профиль относительно узкий для низких энергий позитронов 

(<10 кэВ), он значительно расширяется при энергиях выше 15 кэВ. Это расширение 

необходимо учитывать при интерпретации данных, полученных с применением 

медленных позитронных пучков, особенно при анализе многослойных покрытий 

или после ионной имплантации. Например, один сигма-интервал, 

соответствующий профилю имплантации позитрона с энергией 15 кэВ, составляет 

200 нм при средней глубине имплантации 440 нм [66]. 

После термализации позитроны свободно перемещаются в решетке, главным 

образом рассеиваясь на фононах. Доминирует квазиупругое рассеяние, при 

котором среднее значение импульса термализованных позитронов практически не 

изменяется. Дальнейшее движение позитронов в решетке приблизительно 

равномерно во всех направлениях и хорошо соответствует теории случайного 

блуждания [13]. В металлических материалах средняя длина диффузии составляет 

~ 150 нм, поскольку она ограниченна временем жизни позитронов в данном 

материале [13]: 

𝐿+ = √𝜏𝑏 ∙ 𝐷+,     (5) 
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где коэффициент диффузии 𝐷+~ 
1

√𝑇
, 𝜏𝑏 – время жизни делокализованного 

позитрона, 𝑇 – температура [91]. Перед аннигиляцией позитрон находится в 

блоховском состоянии в идеальной периодической кристаллической решетке. 

Основное состояние термализованного позитрона хорошо описывается 

одночастичным уравнением Шредингера: 

−
1

2𝑚∗
∇2𝜓+(𝒓) + 𝑉(𝒓)𝜓+(𝒓) = 𝐸+𝜓+(𝒓),     (6) 

где позитронный потенциал включает в себя электростатический кулоновский 

потенциал и корреляционные электрон-позитронные взаимодействия. Из-за 

кулоновского отталкивания от ядер, волновая функция позитрона локализуется в 

межатомном пространстве в кристаллической решетке. Энергетический спектр 

позитронов имеет параболическую форму и близок к спектру свободной частицы 

[91]. Эффективная масса позитрона составляет 𝑚∗ ≈ 1,5𝑚0 из-за фононого 

взаимодействия и электронного экранирования [92]. 

Время жизни позитронов и доплеровское уширение аннигиляционного 

излучения также могут быть определены, если известна электронная структура 

твердого тела. Скорость аннигиляции позитрона 𝜆, обратна времени жизни 𝜏, и 

прямо пропорциональна вероятности перекрытию плотностей позитронов и 

электронов [17]: 

𝜆 =
1

𝜏
= 𝜋𝑟𝑒

2𝑐 ∫|𝜓+(𝒓)|2𝑛−(𝒓)𝑑𝒓,      (7) 

где 𝑛−(𝒓) – электронная плотность, 𝑐 – скорость света, 𝑟𝑒 – классический радиус 

электрона, 𝑐 – скорость света. Импульсное распределение аннигиляционного 

излучения 𝜌(𝒑) нелокально и требует определения волновых функций всех 

электронов 𝜓𝑖, перекрывающихся с позитронами. В простейшем приближении оно 

имеет вид: 

𝜌(𝒑) =  𝜋𝑟𝑒
2𝑐 ∑ |∫ 𝑑𝒓𝑒−𝑖𝒑∙𝒓𝜓+(𝒓)𝜓𝑖(𝒓)|

2
𝑖 ,   (8) 

где суммирование идет по всем занятым электронным состояниям. Следует 

отметить, что импульсное распределение 𝜌(𝒑)  аннигиляционного излучения 
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аннигиляционного излучения является в основном распределением импульса 

аннигилирующих электронов, поскольку импульс термализованного позитрона 

пренебрежимо мал [93].  

В присутствии дефектов в кристаллической структуре позитрон с высокой 

вероятностью локализуется в их окрестности. Вакансионные дефекты создают 

притягивающий потенциал для позитронов, так как отталкивание от ионного 

остова в этих зонах ослабевает. Это приводит к тому, что позитроны эффективно 

локализуются в дефектах, обладающих избыточным свободным объемом, что 

делает их ценным инструментом для исследования материалов. Энергия основного 

состояния позитронов, локализованных в моновакансиях, превышает 1 эВ [92]. В 

этом случае электронная плотность в области дефектов локально снижается, что 

приводит к увеличению времени жизни позитронов, которое обычно в ~ 1,6 раз 

больше времени жизни нелокализованных позитронов [94]. Таким образом, анализ 

временного распределения аннигиляции позитронов является эффективным 

методом для выявления структуры, свойств и концентрации дефектов 

вакансионного типа. 

Аннигиляция позитронов, захваченных дефектами вакансионного типа, 

также вызывает изменения в импульсном распределении. Импульсное 

распределение, возникающее при аннигиляции позитронов с валентными 

(свободными) электронами, становится немного более узким из-за меньшей 

локальной электронной плотности. Кроме того, для позитронов, локализованных в 

вакансиях, снижается вероятность столкновения с высокоимпульсными 

электронами глубоких оболочек. Отрицательно заряженный примесный атом или 

собственный точечный дефект могут связывать позитроны в неглубоких 

состояниях, даже если они не имеют свободного объема. Будучи положительной 

частицей, позитрон локализуется в ридберговском состоянии кулоновского поля в 

окрестности отрицательно заряженного центра. Энергия связи позитрона с 

отрицательным ионом определяется на основе простой теории эффективных масс 

и обычно составляет от 10 до 100 мэВ [93]. 
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Методы позитронной аннигиляционной спектрометрии (ПАС) показали 

свою эффективность в качестве лабораторных методов контроля и анализа 

дефектной структуры конструкционных и функциональных материалов. Они 

включают в себя ряд экспериментальных методик, каждая из которых позволяет 

изучить различные структурные особенности [95]: 

1. Спектрометрия углового распределения аннигиляционных фотонов 

(УРАФ) позволяет исследовать электронную структуру материалов. 

2. Спектрометрия временного распределения аннигиляции позитронов 

(ВРАП) позволяет обнаруживать дефекты вакансионного типа и определять их 

концентрацию. 

3. Спектрометрия доплеровского уширения аннигиляционной линии 

(ДУАЛ), особенно спектрометрия совпадений доплеровского уширения 

аннигиляционной линии (СДУАЛ), позволяет получить информацию о локальном 

химическом окружении дефектов в местах аннигиляции позитронов. 

4. Спектрометрия аннигиляции медленных позитронов переменной 

энергии (АМППЭ) позволяет анализировать профиль распределения дефектов по 

глубине и длине диффузии позитронов. 

5. Спектрометрия время-импульсной корреляции аннигиляционного 

излучения (ВИК) позволяет изучать электронную структуру, а также химические 

реакции с участием позитронов и позитрония. 

Данные возможности ПАС имеют определяющее значение при анализе 

материалов, важными характеристиками которых являются проницаемость или 

общая пористость [96–98]. Применение позитронов переменной энергии позволяет 

проводить послойный анализ, а применение позиционно-чувствительных 

регистрирующих систем открывает возможность анализа и контроля топологии и 

распределения свободного объема [99].  

Методы ПАС также эффективно используются для ex situ анализа дефектов 

водородного происхождения, что позволяет разрабатывать эффективные методики 

их контроля и прогнозирования. Комплексный анализ методами ДУАЛ и ВРАП, 
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способен выявлять особенности эволюции дефектов в зависимости от 

концентрации водорода. На примере высокотемпературного гидрирования 

технически чистого титана ВТ1-0 показано, что при содержании водорода менее 

0,028 мас.% только расширение кристаллической решетки оказывает влияние на 

изменение аннигиляционных характеристик. Формирование вакансионных 

комплексов nV, где n – количество вакансий, преимущественно за счет 

коалесценции дефектов вакансионного типа, наблюдается при увеличении 

концентрации водорода от 0,028 до 0,049 мас.% [100]. Дальнейший рост 

концентрации водорода (от 0,049 до 0,093 мас.%) интенсифицирует его 

взаимодействие с дефектами, что приводит к формированию водород-

вакансионных комплексов V-mH, где m – количество атомов водорода. Водород-

вакансионные комплексы с более сложной структурой nV-mH (n и m обозначают 

число вакансий и атомов водорода в комплексе, соответственно) наблюдаются при 

содержании водорода 0,113–0,290 мас.%. При этом эволюция данных дефектов 

имеет последовательный и стадийный характер (nV→V-mH→nV-mH). 

Установлено, что изменение типа дефектов в основном наблюдаются вблизи 

границ фазовых переходов (α → (α+β) или (α+β) → β), которые определяются 

условиями наводороживания (давление, температура, концентрация). При 

содержании водорода более 0,502 мас.% на изменение аннигиляционных 

характеристик также оказывает влияние накопление гидридов и дислокаций [101]. 

Результаты первопринципного моделирования подтверждают и дополняют данные 

ПАС, обнаруженные в наводороженном титане водород-вакансионные комплексы 

стабильны, их энергия связи составляет порядка 3-20 эВ. Результаты 

рентгеноструктурного анализа, выполненного с применением полнопрофильного 

уточнения методом Ритвельда, подтверждают информацию о концентрации и 

возможной структуре простых и сложных комплексов (nV, V-mH, nV-mH), что 

позволяет уточнить распределение вакансий и атомов водорода в пространстве 

[102]. 



26 

 

Эффективный мониторинг систем металл-водород возможен при 

сравнительном анализе результатов позитронного и рентгеновского контроля, а 

также дополнительных измерений электрического сопротивления и термоэдс [103–

108]. В наводороженном титане ВТ1-0 обнаруживаются достоверные 

корреляционные изменения параметров аннигиляционного и рентгеновского 

излучений, а также электрического сопротивления и термоэдс в зависимости от 

содержания водорода. Комплексный анализ концентрационных зависимостей 

позволяет определить концентрацию водорода, при которой возникают 

необратимые структурные превращения (для титана ВТ1-0 примерно 0,5 мас.%). 

Формирование гидридов различной стехиометрии (TiH0,5→ TiH→ TiH2) оказывает 

значительное влияние на зависимость термоэдс от содержания водорода, что может 

быть использовано для экспресс-контроля фазового состояния титана при 

наводороживании [109]. При этом распределение дефектов и водорода по глубине 

имеет существенный градиент, определяемый условиями наводороживания, и это 

необходимо учитывать при анализе результатов ПАС. Для этого разработана 

методика создания эталонных образцов с различным содержанием водорода на 

примере сплавов циркония [110]. Данная методика предназначена для калибровки 

позитронных и оптических эмиссионных спектрометров плазмы тлеющего разряда 

и включает в себя четыре основных этапа: наводороживание, выдержку в 

атмосфере инертного газа при высоких температурах, измерение концентрации 

водорода, а также определение равномерности его распределения методом анализа 

выхода ядерных реакций (мгновеннорадиационный анализ). Это позволяет 

создавать калибровочные образцы с концентрацией водорода 0,069-0,510 мас.%, и 

осуществлять калибровку анализаторов водорода с погрешностью, не 

превышающей 10 % [111]. Наводороживание сплавов циркония до различных 

концентраций оказывает существенное влияние на параметры позитронной 

аннигиляции, наблюдается увеличение свободного объема за счет индуцированных 

водородом дефектов. Простые водород-вакансионные комплексы (с атомом 

водорода в тетраэдрической позиции) являются превалирующим типом дефектов 
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при концентрациях водорода до 0,015 мас.%. Увеличение содержания водорода 

приводит к интенсивному формированию дефектов дислокационного типа за счет 

активного роста частиц гидридной фазы (δ-ZrH). Дальнейшее повышение 

концентрации водорода до 0,063 мас.% приводит к накоплению и увеличению 

концентрации водород-вакансионных комплексов, что вызывает увеличение 

параметров кристаллической решетки [112]. 

Полученные результаты показывают, что позитроны практически не 

чувствительны к локальным изменениям кристаллической решетки, как в случае 

рентгеновской дифракции, которые могут вносить искажения при анализе 

радиационно- или водород-индуцированных изменений. Эффективно зондируются 

именно дефекты, а фазовые превращения оказывают значительно меньшее 

влияние. Все это делает ПАС уникальными методиками для мониторинга 

процессов образования и эволюции дефектов низкой размерности, что позволяет 

выявлять начальные стадии дефектообразования, а затем отслеживать наиболее 

значимые изменения. Кроме того, за счет одновременного измерения импульсного 

и временного распределения аннигиляции позитронов осуществляется мониторинг 

сегрегации примесей вблизи дефектов, и эффективно зондируются включения 

наименьших размеров. В совокупности, методы ПАС предоставляют уникальный 

набор данных об электронной плотности, структуре, характере и химической 

идентичности дефектов. 

1.1. Разработка источника позитронов и методики для in situ контроля и 

анализа методами позитронной аннигиляционной спектрометрии 

при термических и водородных воздействиях 

Несмотря на появление новых спектрометров и спектрометрических 

комплексов ПАС с высокими техническими характеристиками, все еще 

существуют ограничения, связанные с невозможностью исследовать эволюцию 
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дефектной структуры непосредственно при термических и водородных 

воздействиях. Анализ дефектов в режиме in situ в этих процессах позволит 

установить основные механизмы, стадии и принципы трансформации структурно-

фазового состояния металлических систем, что позволит прогнозировать 

дальнейшие изменения их основных физико-механических свойств. Таким 

образом, актуальной научной задачей является разработка и развитие методов ПАС 

для исследования дефектов непосредственно в процессе воздействия (термическая 

обработка, наводороживание и т.д.) в режиме in situ [77]. Для этого необходимо 

расположить источник позитронов непосредственно в исследовательской камере 

при экстремальных условиях. В этом случае, на источник позитронов также будет 

оказываться негативное воздействие, что приведет к его разрушению и 

радиационному загрязнению системы. Один из возможных вариантов – 

использование пучков позитронов, которые направляются на образец, 

расположенный в камере в процессе воздействия. В этом случае основная 

техническая сложность заключается в получении пучков достаточной 

интенсивности и разработке системы их инжекции. Альтернативным способом 

является применение радиоизотопных источников с высокой активностью, не 

подверженных разрушению при высоком давлении, температуре, в том числе в 

водородной среде. В качестве подобного источника может использоваться изотоп 

меди-64 (64Cu). Схема распада представлена на рисунке 2. 
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Рисунок 2 – Схема распада изотопа 64Cu [113] 

Медь практически не подвержена наводороживанию и обладает 

сравнительно высокой температурой плавления (~ 1085 °C). Кроме того, данный 

изотоп обладает малым периодом полураспада (~ 12,7 часов), поэтому через 

несколько дней его активность практически полностью спадает. Изотоп 64Cu может 

быть получен путем облучения тепловыми нейтронами фольги из природной меди 

на исследовательском ядерном реакторе ИРТ-Т ТПУ по реакции 63Cu(n,γ)64Cu. 

Технологическая схема получения и использования источника позитронов на 

основе изотопа 64Cu приведена на рисунке 3. 
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Рисунок 3 – Технологическая схема получения и использования источника 

позитронов на основе изотопа 64Cu 

Источник изготавливается путем облучения чистой (99,99 %), тонкой 

(толщина (10 ± 1) мкм) медной фольги в потоке тепловых нейтронов  

1013 нейтрон/см2·с в сухом вертикальном канале (ВЭК-6) исследовательского 

ядерного реактора ИРТ-Т ТПУ. Облучение и последующая выдержка вне 

нейтронного поля проводятся таким образом, чтобы короткоживущий изотоп 66Cu 

полностью распался, а активность изотопа 64Cu достигла значения (60 ± 5) МБк. 

Для этого медную фольгу массой (6,0 ± 0,5) мг, после травления 50-процентным 

водным раствором азотной кислоты и вакуумного отжига в течение 3 часов при 

температуре 820 °C, облучают в течение (25 ± 5) минут с последующей выдержкой 

вне нейтронного поля (20 ± 1) ч. Энергетический спектр γ-излучения полученного 

изотопа 64Cu представлен на рисунке 4. 
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(а) 

 

(б) 

Рисунок 4 – Энергетический спектр излучения источника на основе изотопа 

64Cu (а) и аннигиляционная линия при различной активности (б) 
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С уменьшением активности источника происходит заметное изменение 

формы аннигиляционного пика, а также общей статистики. Это влияет на 

результаты измерения импульсного распределения аннигиляции позитронов 

методом ДУАЛ. На рисунке 5а представлена зависимость параметров формы 

ДУАЛ (S параметр и W параметр) от активности источника при исследовании 

технически чистого титана ВТ1-0 после часового вакуумного отжига при 

температуре 790 °C.  

Видно, что S параметр возрастает, а W параметр снижается c уменьшением 

активности, поскольку существенно изменяется форма ДУАЛ (рисунок 5), при 

этом дефектная структура материала остается практически неизменной. В 

диапазоне (40±5) МБк данные изменения линейны и могут быть учтены при 

дальнейшем анализе. Коэффициенты линейной аппроксимации параметров ДУАЛ 

от активности источника составляют: для S параметра: k = –0,00241 МБк-1, b = 0,53; 

для W параметра: k = 0,00229 МБк-1, b = 0,00594. Полученный источник 

использован для проведения анализа ДУАЛ технически чистого титана ВТ1-0 при 

различной степени деформации.  
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(а) 

 

(б) 

Рисунок 5 – Зависимость S и W параметров ДУАЛ (а), и S=f(W) от 

активности источника 64Cu при анализе технически чистого титана ВТ1-0 после 

высокотемпературного вакуумного отжига 
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На рисунке 6 представлена зависимость S параметра ДУАЛ от активности 

источника 64Cu до и после холодной пластической деформации технически чистого 

титана ВТ1-0. 

 

Рисунок 6 – Зависимость S параметра ДУАЛ от активности источника 64Cu 

до и после холодной пластической деформации технически чистого титана ВТ1-0 

С увеличением степени деформации наблюдается рост S параметра, что 

указывает на интенсивное образование дислокаций и вакансионных комплексов 

(рисунок 6). Для образцов, подвергнутых деформации на 10 %, наблюдается 

насыщенный захват позитронов, превалирующим центром захвата позитронов 

являются дислокации. Несмотря на изменение S параметра из-за снижения 

активности источника позитронов, накопление дефектов оказывает более 

существенное влияние на параметры ДУАЛ, что свидетельствует о применимости 

источника на основе изотопа 64Cu для исследования дефектной структуры твердых 

тел. 

Для обеспечения более точных и воспроизводимых in situ исследований была 

проведена оптимизация, включающая разработку программного обеспечения для 
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автоматизированной обработки экспериментальных спектров ДУАЛ. Также была 

улучшена скорость счета in situ эксперимента для точных исследований 

внутренних процессов. Обработка и нормировка большого объема 

экспериментальных данных является трудоемкой задачей, требующей 

значительных временных ресурсов и подверженной влиянию человеческого 

фактора. С целью оптимизации процесса обработки данных, был разработан 

программный комплекс, включающий инструменты SNW и CSF. Эти инструменты 

предназначены для быстрой обработки, нормализации данных и поиска эталонного 

спектра в серии нормированных энергетических распределений in situ ДУАЛ. 

Алгоритмы, лежащие в основе данных инструментов, обеспечивают их 

универсальность и применимость ко всем спектрам подобного типа. Преимущество 

указанных инструментов заключается в их высокой точности и представлении 

исходных данных в формате, удобном для последующего анализа. Для обработки 

данных необходимы экспериментальные данные in situ ДУАЛ, временной профиль 

изменяемого параметра, а также частота записи экспериментальных спектров. 

Используются следующие входные параметры: 

1. Диапазон энергии (Range): диапазон каналов, соответствующих 

аннигиляционному пику в спектрах ДУАЛ. 

2. Частота записи файлов спектрометром (Frequency spectra). 

3. Количество профилей (Count Profile Events). 

4. Длительность каждого профиля (Profile Events). 

После загрузки всех необходимых данных программное обеспечение 

осуществляет дальнейшую обработку информации. В зависимости от выбора 

пользователя, предобработка и нормирование спектров могут быть выполнены 

двумя методами: автоматически, когда временные интервалы выбираются 

программой, или с использованием временных интервалов, заданных 

пользователем. После указания требуемых параметров производится обработка и 

нормирование спектров. По окончании процесса формируется отчет, содержащий 

сведения о каждом временном профиле. Программное обеспечение SNW сохраняет 
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данные с двух каналов спектрометра ДУАЛ и их суммарное значение. На рисунке 

7 представлена краткая блок-схема, описывающая принцип и алгоритм работы. 
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Рисунок 7 – Блок-схема программного обеспечения «SNW» 

Для обеспечения высокой воспроизводимости и точности параметров формы 

спектров ДУАЛ необходимо настроить оптимальные диапазоны расчета таким 

образом, чтобы S параметр и W параметр находились в области значений 0,5 и 0,03, 

соответственно. Один из способов реализовать этот подход – настроить диапазоны 

определения параметров формы для референтного спектра ДУАЛ так, чтобы 

достичь указанных значений S и W параметров. Программное обеспечение «CSF» 

использует данные нормированных спектров и определяет референтный спектр. 

Кроме того, программное обеспечение формирует массив данных, 

пригодных для построения и обработки спектров с использованием стандартных 

программных средств для анализа ДУАЛ. Сбор данных осуществляется как в 

одиночном, так и в серийном режиме работы программы SP-SE [114]. Алгоритм 

«CSF» для поиска референтного спектра основан на нахождении ближайших 

значений в аннигиляционном пике среди всех спектров, расположенных между 

начальным и конечным спектрами. Краткая блок-схема данного алгоритма 

представлена на рисунке 8. 
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Рисунок 8 – Блок-схема работы программы «CSF» 

Для проверки работоспособности разработанного программного 

обеспечения был проведен эксперимент, направленный на изучение термических и 

водород-индуцированных дефектов в технически чистом титане марки ВТ1-0. 

Образцы отжигались в вакууме при температуре 790 °C в течение 1 часа. Затем 

упаковывались в виде «сэндвича» с источником позитронов на основе 64Cu. Для 

каждого измерения изготавливался новый источник позитронов с активностью 

(60 ± 5) МБк. Измерения проводились в стальной вакуумной камере, 

расположенной в высокотемпературной печи. Давление поддерживалось на уровне 

1,3 Па. Давление и температура наводороживания задавались и контролировались 

на автоматизированном комплексе Gas Reaction Controller LP (ОЭФ ТПУ) [115, 

116]. Для in situ измерений характеристик позитронной аннигиляции при высоких 

температурах, образцы с источником 64Cu были нагреты от комнатной температуры 
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до 775 °C в четыре этапа. Каждый этап нагрева продолжался в течение 1 часа, а 

выдержка при постоянной температуре (190, 400, 590 и 775 °C) проводилась в 

течение 3 часов. После выдержки при максимальной температуре образцы 

охлаждались до комнатной температуры также в четыре этапа. Насыщение 

водородом проводилось в том же температурном режиме, что и вакуумный нагрев, 

с предварительным введением водорода в камеру при комнатной температуре. 

Начальное давление водорода было установлено на уровне 0,18 МПа и не 

поддерживалось на постоянном уровне во время измерений. Абсолютная 

концентрация водорода в образцах и медном источнике измерялась путем 

плавления в среде инертного газа на анализаторе RHEN602. Спектры ДУАЛ 

сохранялись каждые 30 минут с использованием цифрового спектрометрического 

модуля. Зависимости параметров S от активности 64Cu при нагреве технически 

чистого титана ВТ1-0 в вакууме и в атмосфере водорода представлены на 

рисунке 9. 

 

Рисунок 9 – Зависимости S параметров от активности 64Cu при выдержке и 

нагреве технически чистого титана ВТ1-0 в вакууме и в среде водорода 
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Выдержка в вакууме при комнатной температуре титана ВТ1-0 приводит к 

плавному росту S параметра. Повышение S параметра говорит об увеличении 

свободного объема, связанного с образованием дефектов вакансионного типа, 

поскольку возрастает вероятность аннигиляции позитронов с низкоимпульсными 

электронами. Однако при in situ анализе с использованием изотопа 64Cu важно 

учитывать изменение формы аннигиляционной линии при уменьшении активности 

источника. Когда нагрузка детектора стабилизируется, это отражается в 

увеличении параметра S и уменьшении параметра W (рисунок 5). При этом 

уменьшение активности источника также приводит к снижению количества 

зарегистрированных событий в единичном спектре ДУАЛ. Нагрев в вакууме 

приводит к быстрому увеличению S параметров, что обусловлено ростом 

равновесной концентрации вакансий с увеличением температуры. После 

термического воздействия значения S параметра ниже, чем при выдержке при 

комнатной температуре, из-за частичного отжига дефектов. При нагреве в среде 

водорода, значения S параметров превышают значения, характерные для 

вакуумного нагрева, что связано с более высокой концентрацией вакансионных и 

водород-вакансионных дефектов. Формирование и накопление водород-

индуцированных дефектов наблюдаются при нагреве в среде водорода выше ~ 

100 °C. Наиболее значимые изменения происходят при охлаждении в среде 

водорода до температуры ниже 395 °C, что приводит к резкому увеличению S 

параметров по сравнению с вакуумным отжигом, что обусловлено фазовыми 

превращениями в системе титан-водород. Абсолютная концентрация водорода в 

титане после насыщения составила (0,914 ± 0,003) мас.%, а в медном источнике 

(0,017 ± 0,004) мас.%. При этом исходное содержание водорода в них составляло 

(0,005 ± 0,001) и (0,009 ± 0,004) мас.%, соответственно. Таким образом, источник 

на основе изотопа 64Cu практически не взаимодействует с водородом в процессе in 

situ анализа. Охлаждение титана с концентрацией водорода порядка 0,020 мас.% 

ниже 300 °C соответствует началу формирования гидридной фазы, что приводит к 

повышению плотности дислокаций и микронапряжений, а также концентрации 
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водород-вакансионных комплексов. Полученные результаты доказывают высокую 

эффективность разработанной методики создания и использования источника 

позитронов на основе изотопа 64Cu для in situ спектрометрии доплеровского 

уширения аннигиляционной линии гомогенных и гетерогенных материалов при 

термических и водородных воздействиях.  

Проведение in situ исследований структурных изменений в новых 

функциональных материалах под воздействием температуры и водорода ставит 

перед собой задачи выявления механизмов и наблюдения динамики изменения 

указанных свойств. Для этого необходимо увеличить частоту сбора спектров 

ДУАЛ с необходимой статистикой. Важной целью оптимизации является 

сокращение времени набора спектров до минимума при сохранении точности и 

воспроизводимости. Для достижения этой цели был проведен эксперимент по 

ступенчатому нагреву и охлаждению технически чистого титана в вакууме с 

разным временем экспозиции для сбора единичных спектров (от 90 до 2 минут) с 

использованием разработанного программного обеспечения. Зависимости 

параметров ДУАЛ от времени для разной экспозиции представлены на рисунке 10. 

  

(а) (б) 
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(в) (г) 

  

(д) (е) 

  

(ж) (з) 

Рисунок 10 – Зависимости S и W  параметров формы ДУАЛ от активности 

источника при разном времени экспозиции: а) 90 мин.; б) 60 мин.; в) 45 мин.; 

г) 30 мин.; д) 20 мин.; е) 15 мин.; ж) 10 мин.; з) 2 мин. 
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Анализ данных показывает, что сокращение времени экспозиции при сборе 

спектров увеличивает ошибку в определении параметров S и W. Тем не менее, 

изменения, вызванные развитием дефектной структуры, значительно превосходят 

эту погрешность. За счет увеличения объема экспериментальных данных, кривые с 

минимальной экспозицией могут быть дополнительно обработаны математически 

с использованием методов аппроксимации, при этом сохраняется вся физическая 

информация. На рисунке 11 представлены зависимости S=f(W) при разном времени 

экспозиции.  

  

(а) (б) 

  

(в) (г) 
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(д) (е) 

  

(ж) (з) 

Рисунок 11 – Зависимости S=f(W) при разном времени экспозиции: а) 90 мин.; 

б) 60 мин.; в) 45 мин.; г) 30 мин.; д) 20 мин.; е) 15 мин.; ж) 10 мин.; з) 2 мин. 

Анализ зависимости S=f(W) позволяет оценить превалирующий тип 

дефектов, захватывающих позитроны. Смена угла наклона данной зависимости 

соответствует смене значения R параметра спектров ДУАЛ и, соответственно, 

смене преобладающего типа дефектов. Из представленных на рисунке 11 данных 

видно, что независимо от времени экспозиции, зависимость S параметра от W 

параметра аппроксимируется одной прямой линией, что говорит о неизменности 

типа дефектов, захватывающих позитроны (вакансии). Изменяется только их 

концентрация с изменением температуры.  
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1.2. Выводы по главе 1 

Контроль и анализ дефектной структуры гомогенных и гетерогенных 

металлических материалов при термическом, водородном или радиационном 

воздействиях является актуальной научно-технической задачей. В настоящее время 

контроль дефектов в таких материалах рассматривается как важный аспект при 

разработке материалов, способных выдерживать экстремальные условия, так как 

именно они обеспечивают повышенную устойчивость, но в то же время могут быть 

ограничивающим фактором. Перспективными методами анализа дефектной 

структуры гомогенных и гетерогенных металлических материалов при облучении 

и накоплении водорода являются методы позитронной аннигиляционной 

спектрометрии. Они позволяют исследовать механизмы возникновения, 

превращения и эволюции дефектов различной размерности в широком 

концентрационном диапазоне. Однако эффективное использование данных 

методик ограничено из-за сложностей обработки экспериментальных данных и 

отсутствия методик ex situ и in situ анализа дефектов, а также необходимости учета 

особенностей аннигиляции позитронов в структурно неоднородных материалах.  

Для проведения in situ анализа разработана и успешно апробирована 

методика создания источника позитронов на основе изотопа 64Cu с предварительно 

заданными характеристиками:  

• данный источник позволяет исследовать параметры позитронной 

аннигиляции в условиях повышенной температуры и в атмосфере водорода;  

• основные характеристики полученного источника включают время 

подготовки - 6 часов, активность - от 40 до 70 МБк, срок использования - 3 дня, и 

метод исследования - спектрометрия доплеровского уширения аннигиляционной 

линии;  

• полученный источник успешно апробирован для проведения in situ 

позитронной спектрометрии на материалах с контролируемой дефектной 
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структурой, и результаты апробации подтвердили применимость данного изотопа 

для анализа и контроля дефектов. 
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2. Разработка аппаратно-программного комплекса для in situ и ex situ 

контроля и анализа дефектов в гомогенных и гетерогенных 

металлических материалах методами позитронной аннигиляционной 

спектрометрии при термических и водородных воздействиях 

2.1. Разработка аппаратного обеспечения комплекса для in situ и ex situ 

контроля и анализа дефектов в гомогенных и гетерогенных 

металлических материалах методами позитронной 

аннигиляционной спектрометрии при термических и водородных 

воздействиях 

Для проведения ex situ и in situ исследований при термических и водородных 

воздействиях разработан комплекс позитронной аннигиляционной спектрометрии, 

который включает в себя автоматизированный газовый реактор, 

спектрометрические модули и специализированную вакуумную камеру. [117]. 

Структурная схема данного комплекса представлена на рисунке 12. 
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Рисунок 12 – Структурная схема комплекса ex situ и in situ контроля и анализа 

методами ПАС при термических и водородных воздействиях: 1 – управляемый 

газовый реактор, 2 – генератор водорода, 3 – компрессор, 4 – вакуумный насос, 

5 – высокотемпературная печь, 6 – камера, 7 – образец, 8 – полупроводниковые 

детекторы (ППД), 9 – предусилители для ППД, 10 – сцинтилляционные 

детекторы, 11 – модуль ДУАЛ APV8002, 12 – модуль ВРАП APV8702, 

13 – питание предусилителей ППД APV4004, 14 – высоковольтный блок питания 

APV3304, 15 – сетевой коммутатор, 16 – ПК [117] 

Управляемый газовый реактор (УГР) — это устройство, предназначенное для 

высокоточных исследований сорбционных и десорбционных свойств различных 

материалов по отношению к водороду. Высокая точность измерений достигается 

благодаря использованию современных программных и аппаратных средств, 

позволяющих измерять термодинамические параметры газа, и 

специализированных методик обработки данных. УГР включает в себя газовый 

тракт, вакуумный откачивающий пост, трубчатую печь, системы подачи газов и 

измерения термодинамических параметров. Управление УГР осуществляется с 
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помощью компьютера и программного обеспечения. Программное обеспечение 

комплекса позволяет осуществлять сбор, визуализацию и анализ данных 

термодинамических измерений с заданной периодичностью. УГР обеспечивает 

уровень вакуума до 0,01 Па при производительности вакуумного насоса до 1 м3/ч. 

В вакуумной камере можно проводить исследования процессов сорбции и 

десорбции образцов размером до 18×20×2 мм и объемом до 10 см3 при 

максимальном давлении 5 МПа. Трубчатая печь позволяет осуществлять нагрев до 

900 °C в автоматическом или ручном режимах, скорость нагрева варьируется от 0,1 

до 10 °C/мин. Погрешность измерения термодинамических параметров (давления 

и температуры) не превышает 2 %. Разработана специализированная камера для 

проведения in situ позитронной спектрометрии, которая, помимо обеспечения 

необходимых термодинамических параметров, позволяет быстро осуществлять 

загрузку экспериментальных образцов с источником позитронов, что значительно 

снижает дозовую нагрузку на персонал [117]. На рисунке 13 представлены схема и 

внешний вид вакуумной камеры. 

Вакуумная камера, изготовленная из сплава Inconel 600, представляет собой 

интегрированный корпус, включающий штуцер для соединения с газовым трактом 

управляемого газового реактора, ручной клапан для открытия и закрытия камеры, 

фильтр, клапан сброса избыточного давления для удаления газа в случае 

превышения максимально допустимого давления, соединительный резьбовой 

фланец, вытеснитель, термопару и тигель. 
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(а) 

 

(б) 

Рисунок 13 – Внешний вид (а) и схема (б) разработанной вакуумной камеры:  

1 – соединительный штуцер; 2 – ручной клапан; 3 – фильтр; 4 – клапан сброса 

избыточного давления; 5 – соединительный резьбовой фланец; 6 – вытеснитель;  

7 – термопара; 8 – капсула; 9 – внешняя оболочка 

Энергия аннигиляционного излучения превышает 0,5 МэВ, поэтому 

регистрирующая аппаратура спектрометрического комплекса позитронной 

аннигиляционной спектрометрии располагается за пределами вакуумной камеры и 

печи. Сам комплекс ПАС состоит из трех функциональных модулей: 
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высоковольтного питания сцинтилляционных и полупроводниковых детекторов, 

модуля анализа ВРАП и модуля анализа СДУАЛ. Для ex situ анализа используется 

радиоизотопный источник позитронов на основе изотопа 44Ti (β+, γ) с 

максимальной энергией позитронов 1,47 МэВ, который располагается между двумя 

образцами. Источник изготовлен ЗАО «Циклотрон» и имеет начальную активность 

1,38 МБк на 30 сентября 2020 года (паспорт представлен в приложении 1). 

Сцинтилляционные детекторы на основе фотоэлектронного умножителя 

Hamamatsu H3378-50 и цилиндрического кристалла фторида бария BaF2 (⌀30 мм, 

h = 25 мм) используются для регистрации γ-квантов в модуле ВРАП. Временное 

распределение аннигиляции позитронов определяется методом запаздывающих 

совпадений между появлением сигналов «Старт» (ядерные γ-кванты с энергией 

1,157 МэВ), и сигналов «Стоп» (аннигиляционные γ-кванты с энергией 0,511 МэВ) 

[17]. Схема модуля представлена на рисунке 14. 

Рисунок 14 – Схема модуля анализа временного распределения аннигиляции 

позитронов аппаратно-программного комплекса позитронной аннигиляционной 

спектрометрии 

Питание сцинтилляционных детекторов осуществляется четырехканальным 

высоковольтным источником TechnoAP APV3304. Высоковольтный источник 

APV3304 – это модуль VME, предназначенный для работы с детекторами ядерного 
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излучения различного типа. Он обеспечивает выходное напряжение от 0 до 

± 5000 В с максимальным выходным током 4 мА, и используется для питания как 

детекторов модуля ВРАП, так и СДУАЛ. Модуль APV3304 располагается в крейте 

с блоком питания на пять VME модулей APV9007 TechnoAP. Сигналы с детекторов 

поступают на высокоскоростную 8-битную 2-канальную систему сбора и 

преобразования данных модели APV8702 TechnoAP. Данная система обладает 

полосой пропускания 3 ГГц и частотой до 3 Гвыб./с на канал. Управление 

спектрометрическими модулями и модулем высоковольтного питания 

осуществляется по Ethernet-каналу через сетевой коммутатор с помощью 

специализированного программного обеспечения TechnoAP. 

Метод ДУАЛ позволяет получить больше информации при анализе ВРАП за 

счет того, что можно оценить вклады от аннигиляции позитронов с остовными и 

валентными электронами [17]. Импульсное распределение аннигиляции 

позитронов в материале определяют через измерение энергетического сдвига 

относительно номинальной величины 0,511 МэВ [13]. Детальный анализ 

высокоимпульсной составляющей спектров ДУАЛ становится возможным 

благодаря применению схемы совпадений. Это, в свою очередь, дает возможность 

исследовать химическое окружение в местах аннигиляции. Спектрометрия 

совпадений доплеровского уширения аннигиляционной линии (СДУАЛ) широко 

применяется для выявления дефектов в различных конструкционных и 

функциональных материалах, а также для характеризации очень малых включений 

в них [13]. Схема модуля анализа импульсного распределения аннигиляции 

позитронов на основе ДУАЛ и СДУАЛ представлена на рисунке 15. 
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Рисунок 15 – Схема модуля анализа импульсного распределения аннигиляции 

позитронов аппаратно-программного комплекса позитронной аннигиляционной 

спектрометрии 

Аннигиляционные фотоны регистрируются двумя полупроводниковыми 

детекторами (ППД), модели GC3018 от компании Canberra Industries, 

изготовленными на основе кристаллов особо чистого германия (ОЧГ). Детекторы 

помещены в низкофоновый Г-образный криостат 7600SL Canberra Industries и 

оборудованы интеллектуальными предусилителями модели iPA-SL Canberra 

Industries. Эффективность регистрации ~ 30%, а разрешение составляет 0,875 кэВ 

при 122 кэВ и 1,80 кэВ при 1332 кэВ. Высоковольтный источник APV3304 

TechnoAP также используется для питания. Сигналы с ППД передаются на  

14-битный 2-х канальный дигитайзер APV8002 TechnoAP с частотой 

дискретизации до 100 Мвыб./с и полосой пропускания 100 МГц, который обладает 

встроенной схемой совпадений для реализации СДУАЛ. По аналогии с модулем 

ВРАП, дальнейшая обработка и управление питанием, осуществляется по Ethernet-
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каналу через сетевой коммутатор с помощью специализированного программного 

обеспечения TechnoAP.  

Методы ВРАП и ДУАЛ реализованы в едином комплексе, что позволяет 

изучать время-импульсную корреляцию аннигиляционного излучения (ВИК) 

[118,119]. Схема включения режима измерения ВИК представлена на рисунке 16. 

Рисунок 16 – Схема модуля анализа импульсного распределения аннигиляции 

позитронов аппаратно-программного комплекса позитронной аннигиляционной 

спектрометрии 

Корреляционные измерения временного и импульсного распределения 

позитронов представляют собой перспективный инструмент для исследования 

реакций с участием позитронов. Они позволяют отслеживать изменения в 

распределении импульсов электрон-позитронных пар во временной области, что 

дает возможность изучать переходы между различными позитронными 

состояниями в газовых и жидких средах, такие как термализация, захват 

позитронов, химические реакции позитронов и позитрония, а также 

самолокализация позитрония из метастабильного состояния. Применение этой 
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методики значительно расширяет область использования разработанного 

спектрометрического комплекса. 

Для калибровки и настройки спектрометра временного распределения 

аннигиляции позитронов необходимо подобрать параметры дигитайзера для 

работы с определенными сцинтилляционными детекторами. Для этого 

используется осциллографический модуль, который входит в состав цифрового 

комплекса позитронной аннигиляционной спектрометрии на базе дигитайзера 

APV8702. Управляющие параметры модуля представлены на рисунке 17. 

Рисунок 17 – Настройка управляющих параметров дигитайзера для обработки 

сигналов со сцинтилляционных детекторов 

Параметры настраиваются таким образом, чтобы базовые линии для обоих 

сцинтилляционных детекторов были как можно ближе и находились в диапазоне, 

соответствующем рабочему (рисунок 18). Это позволяет обеспечить точность и 

согласованность измерений. 



56 

 

 

(а) 

 

(б) 

Рисунок 18 – Настройка управляющих параметров для нормализации базовой 

линии сигналов (а) и оптимизации амплитуды входных сигналов (б) со 

сцинтилляционных детекторов 
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После этого необходимо настроить пороги дискриминации входного сигнала, 

чтобы снизить уровень шумов и оптимизировать амплитуду входных сигналов так, 

чтобы она находилась в диапазоне от 0 до 255. Затем проводится настройка 

амплитудных окон дискриминации для создания запаздывающих совпадений. 

Сигналы с детектора №1 направляются на входной канал (СН1) дигитайзера 

модуля ВРАП и будут являться «Старт» сигналами для определения времени жизни 

позитронов. Сигналами «Стоп» будут являться сигналы, поступающие на другой 

вход дигитайзера (СН2) [15]. Чтобы обеспечить определение времени жизни 

позитронов, необходимо настроить пороги дискриминации таким образом, чтобы 

исключить попадание некорректных сигналов в спектрометрические линии 

«Старт» и «Стоп». Примеры энергетических γ-спектров от источника позитронов 

на основе изотопа 44Ti, зарегистрированных сцинтилляционными детекторами 

«Cтарт» и «Cтоп», представлены на рисунке 19.  

  

(а) (б) 

Рисунок 19 – Настройка порогов дискриминации для сцинтилляционного 

детектора «Cтарт» (CH1) (а) и сцинтилляционного детектора «Cтоп» (б). 

Вертикальные линии обозначают пороги дискриминации: черные для детектора 

«Cтарт», красные для детектора «Cтоп» 
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На рисунке 20 представлен пример корректно установленных порогов 

дискриминации для сцинтилляционных детекторов «Cтарт» и «Cтоп», а также 

временной спектр аннигиляции позитронов в исходном образце технически 

чистого титана после высокотемпературного вакуумного отжига. Оптимальные 

параметры дигитайзера для получения временного распределения аннигиляции 

позитронов представлены на рисунке 17.  

 

(а) (б) 

Рисунок 20 – Оптимальная настройка порогов дискриминации и 

полученные спектральные части для сцинтилляционного детектора «Cтарт» (CH1) 

(черный цвет) и сцинтилляционного детектора «Cтоп» (красный цвет) (а), а также 

спектр временного распределения аннигиляции позитронов в технически чистом 

титане после высокотемпературного вакуумного отжига (б) 

Для проверки точности измерений и определения технических характеристик 

модуля ВРАП были использованы калибровочные образцы (алюминий, титан, медь, 

цирконий, олово, свинец), которые предварительно подверглись процессу 

рекристаллизационного отжига с целью устранения внутренних напряжений и 
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дефектов [17]. Для каждого материала были получены три временных спектра со 

статистикой не менее 3·106 [13]. Обработка этих спектров проводилась с 

использованием специализированного программного обеспечения LT10 и 

мультиэкспоненциальной модели, которая учитывала четыре временные компоненты 

τ1и, τ2и, τ3и, τ4 и соответствующие им интенсивности I1и, I2и, I3и, I4. Временной спектр 

представляет собой результат свертки функции разрешения спектрометра и суммы 

экспоненциальных составляющих. Поэтому рабочее временное разрешение установки 

определялось по ширине на половине высоты (ПШПВ) временного распределения 

[13]. На рисунке 21 показаны спектры временного распределения аннигиляции 

позитронов, полученные для калибровочных образцов. 

Результаты обработки временных распределений аннигиляции позитронов в 

калибровочных образцах представлены в таблице 2. 

Функция разрешения, представленная одной гауссианой (ПШПВ), определяет 

временное разрешение спектрометра в различных режимах работы. Временные 

компоненты соответствуют теоретическим и экспериментальным данным. При этом с 

увеличением зарядового числа Z (от 13Al до 82Pb) возрастает вклад источника с 21,1 до 

29,9 %. Также были точно определены компоненты аннигиляции позитронов в 

источнике: τ1и = (146 ± 1) пс (73,0 %); τ2и = (340 ± 9) пс (22,5 %); τ3и = (2090 ± 50) пс ( 

4,5%). Вклад источника позитронов в зависимости от зарядового числа можно 

приближенно описать следующим выражением [17]: 

𝐼и =  𝐴 ⋅ 𝑍𝑏 + 𝐶 ⋅ ln(𝑍) + 𝐷 ⋅ 𝑍 + 𝐸, (9) 

где A, B, C, D, E являются коэффициентами, зависящими от источника, Iи 

обозначает вклад источника, а Z – атомный номер исследуемого материала. 

Результаты аппроксимации представлены на рисунке 22. 
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(а) (б) 

  

(в) (г) 

  

(д) (е) 

Рисунок 21 – Временное распределение аннигиляции позитронов в 

калибровочных образцах: Al (а), Ti (б), Cu (в), Zr (г), Sn (д), Pb (е) 
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Таблица 2 – Результаты обработки временного распределения аннигиляции 

позитронов в калибровочных образцах (Al, Ti, Cu, Zr, Sn, Pb), полученных с 

использованием модуля анализа ВРАП аппаратно-программного комплекса 

позитронной аннигиляционной спектрометрии 

Материал Ti Al Cu Zr Sn Pb 

Индекс 

корреляции 

1,02 ± 

0,02 

1,01 ± 

0,01 

1,02 ± 

0,01 

1,05 ± 

0,01 

1,07 ± 

0,02 

1,04 ± 

0,02 

Скорость 

счета, 

соб.\с 

190 198 185 183 178 175 

ПШПВ, пс 217 219 216 212 209 213 

Вклад 

источника, 

% 

10,9 21,1 25,7 26,5 26,5 29,9 

τ1и, пс - 146 ± 1 

I1и, % - 73,0 

τ2и, пс 340 ± 9 

I2и, % 95,5 22,5 

τ3и, пс 2090 ± 50 

I3и, % 4,5 

Время 

жизни, пс 

146 ± 2 162 ± 3 115 ± 2 163 ± 3 196 ± 4 208 ± 4 
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Рисунок 22 – Зависимость вклада источника 44Ti (1,38 МБк) от Z для модуля 

анализа ВРАП аппаратно-программного комплекса позитронной 

аннигиляционной спектрометрии 

Постоянная часть аннигиляции позитронов в источнике составляет примерно 

13,2 %. Таким образом, были достигнуты необходимые технические 

характеристики модуля ВРАП для исследования водородных и радиационных 

повреждений с использованием источника позитронов на основе изотопа 44Ti с 

активностью 1,38 МБк. Временное разрешение цифрового модуля для анализа 

временного распределения аннигиляции позитронов составляет (214±3) пс, а 

средняя скорость счета равна (185±8) событий в секунду. 

Одновременно с настройкой модуля ВРАП проводилась калибровка и 

настройка модуля ДУАЛ. При этом использовались те же калибровочные образцы 

(Al, Ti, Cu, Zr, Sn, Pb). Первым этапом настройки является выбор оптимальных 

параметров дигитайзера для сбора и обработки сигналов полупроводниковых 

детекторов. Управляющие параметры модуля ДУАЛ представлены на рисунке 23. 
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Рисунок 23 – Управляющие параметры дигитайзера для обработки сигналов с 

полупроводниковых детекторов модуля анализа ДУАЛ аппаратно-программного 

комплекса позитронной аннигиляционной спектрометрии 

Для прецизионных измерений необходима энергетическая калибровка 

полупроводниковых детекторов, для этого используется источник позитронов на 

основе изотопа 44Ti [120]. Схема распада этого изотопа представлена на рисунке 24. 

 

Рисунок 24 – Схема распада радиоактивного изотопа 44Ti [121] 

Как видно из рисунка 24, в спектре распада присутствуют интенсивные γ-

линии 68 кэВ, 78 кэВ, 1157 кэВ, а также линия аннигиляционного излучения 0,511 

кэВ. Таким образом, энергетическую калибровку каналов анализатора можно 

провести на самом источнике позитронов. При этом при проведении анализа 

методами ДУАЛ и СДУАЛ низкоэнергетические γ-линии 68 и 78 кэВ приводят к 
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снижению эффективности обработки из-за большого количества нагроможденных 

импульсов, поэтому в дальнейшем их количество в спектрах подавляется с 

использованием циркониевого фильтра толщиной не менее 4 мм [17]. 

Далее было проведено измерение импульсного распределения аннигиляции 

позитронов в калибровочных образцах Al, Ti, Cu, Zr, Sn, Pb в режиме ДУАЛ и 

СДУАЛ. Спектры ДУАЛ представлены на рисунке 25. Поскольку доплеровское 

уширение оказывает влияние на ширину на полувысоте пика аннигиляционной γ – 

линии, он не используется для определения разрешения модуля. Разрешение 

модуля ДУАЛ определялось как ширина на полувысоте γ – линии 1,157 кэВ. 

Для анализа спектров ДУАЛ использовалось программное обеспечение 

«CDBTools» [122]. С его помощью оценивались параметры формы S и W. 

Результаты обработки, а также скорость набора спектров и разрешение 

спектрометра приведены в таблице 3. 

Таблица 3 – Параметры ДУАЛ калибровочных образцов Al, Ti, Cu, Zr, Sn, Pb 

Образец S±2·10-4 W±5·10-5 
Скорость 

счета, соб.\с 

Разрешение, 

кэВ 

Al 0,5759 0,02296 535 1,70±0,04 

Ti 0,5270 0,03193 568 1,71±0,04 

Cu 0,4708 0,08758 564 1,73±0,07 

Zr 0,5427 0,02330 501 1,74±0,08 

Sn 0,5726 0,03351 396 1,81±0,08 

Pb 0,5598 0,03286 383 1,87±0,09 

 

Из таблицы 3 видно, что, скорость счета и энергетическое разрешение 

зависят от исследуемого материала. Более тяжелый материал сильнее рассеивает 

излучение, что ухудшает технические параметры. Для режима ДУАЛ среднее 
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значение разрешения составило (1,76±0,06) кэВ, а средняя скорость счета — 

(491±75) соб./с. 

  

(а) (б) 

  

(в) (г) 

  

(д) (е) 

Рисунок 25 – Спектры ДУАЛ в калибровочных образцах: Al (а), Ti (б), Cu (в), 

Zr (г), Sn (д), Pb (е) 
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В режиме совпадений изменяются технические параметры модуля анализа 

импульсного распределения. Для режима СДУАЛ характерно значительное 

уменьшение скорости счета и повышение соотношения сигнал-шум за счет 

снижения количества фоновых событий. На рисунке 26 представлены двумерные 

спектры импульсного распределения аннигиляции позитронов со статистикой 

примерно 5·107 для калибровочных образцов, обработанные с использованием 

программного обеспечения CDBTools.  

  

(а) (б) 

  

(в) (г) 

  

(д) (е) 

Рисунок 26 – Спектры СДУАЛ в калибровочных образцах: Al (а), Ti (б), Cu (в), 

Zr (г), Sn (д), Pb (е) 



67 

 

Для дальнейшего анализа применяются сечения по осям OX, которые 

характеризуют доплеровское уширение, и OY, которые характеризуют 

разрешающую способность спектрометра. Оценка разрешения спектрометров 

СДУАЛ 𝑊𝐶𝐷𝐵 проводилась по методике описанной в работе [13], с использованием 

следующих формул: 

𝑊𝐶𝐷𝐵 =
1

2
 𝑊𝑅𝐹  , (10) 

𝑊𝐶𝐷𝐵 =
√(𝑊1_511

2 +𝑊2_511
2 )

2
, 

(11) 

где 𝑊𝑅𝐹 – полная ширина на полувысоте разрешающей функции (сечение OY), а 

𝑊1_511
2  и 𝑊2_511

2  полная ширина на полувысоте аннигиляционной линии для 

детектора № 1 и № 2, соответственно. Результаты расчетов представлены в 

таблице 4. 

Таблица 4 – Средние значения разрешения модуля СДУАЛ для 

калибровочных образцов Al, Ti, Cu, Zr, Sn, Pb 

СДУАЛ 

 𝑊𝐶𝐷𝐵 , кэВ 

по формуле 10 

 𝑊𝐶𝐷𝐵 , кэВ 

по формуле 11 

1,18±0,01 1,19±0,02 

 

Значения энергетического разрешения модуля СДУАЛ, полученные по 

формулам (10) и (11), совпадают в пределах погрешности. Средняя скорость счета 

и разрешение модуля СДУАЛ составляют (155±27) событий в секунду и 

(1,19±0,2) кэВ, соответственно. При этом данный спектрометрический комплекс 

уступает гибридному комплексу [17] по временному и энергетическому 

разрешению модулей ВРАП и ДУАЛ\СДУАЛ, однако превосходит его по скорости 



68 

 

сбора данных. Благодаря высокой скорости сбора данных в режиме ДУАЛ, этот 

комплекс может использоваться для проведения позитронной аннигиляционной 

спектрометрии in situ. 

Особенности используемого спектрометрического оборудования комплекса: 

1. Регистрация сигналов осуществляется с помощью высокоскоростных 

цифровых систем сбора данных. Частота дискретизации цифровых модулей ВРАП 

и ДУАЛ составляет 3 ГГц и 100 МГц, соответственно. 

2. Производится одновременный или раздельный набор спектров ВРАП, 

а также ДУАЛ в одноканальном режиме или в режиме совпадений (СДУАЛ). Есть 

возможность набора спектров время-импульсной корреляции аннигиляционных 

фотонов (ВИК). 

3. Возможна ручная и автоматическая настройка, а также управление 

комплексом осуществляется через графический интерфейс пользователя. 

Технические характеристики спектрометрических модулей при ex situ 

анализе с источником позитронов на основе изотопа 44Ti с активностью 1,38 МБк: 

1. Временное разрешение модуля ВРАП составляет (214 ± 3) пс, средняя 

скорость счета (185 ± 8) событий в секунду. 

2. Энергетическое разрешение модуля ДУАЛ составляет (1,76 ± 0,06) кэВ, 

а для модуля СДУАЛ (1,19 ± 0,02) кэВ. Скорость счета событий ДУАЛ составляет 

(491± 75) и (145 ± 27) событий в секунду для СДУАЛ. 
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2.2. Разработка программного обеспечения комплекса для in situ и ex situ 

контроля и анализа дефектов в гомогенных и гетерогенных 

металлических материалах методами позитронной 

аннигиляционной спектрометрии при термических и водородных 

воздействиях 

Программное обеспечение для in situ анализа с использованием 

разработанного комплекса представляет собой набор автоматизированных 

алгоритмов, предназначенных для определения необходимых промежуточных 

данных всех спектров в серии [123]. Оно позволяет проводить полную обработку 

спектров ДУАЛ с учетом изменения температуры и давления в процессе 

эксперимента. Программное обеспечение в автоматическом режиме осуществляет 

мониторинг и обработку исходных данных спектрометра ДУАЛ и управляемого 

газового реактора. Алгоритм работы ПО включает в себя несколько ключевых 

этапов, направленных на обработку спектров, полученных от управляемого 

газового реактора и спектрометра доплеровского уширения аннигиляционной 

линии. Эти этапы обеспечивают точность и надежность результатов анализа. 

1. Получение спектров: данные импортируются из файлов формата .csv, 

содержащих информацию о работе управляемого газового реактора и результатах 

измерений спектрометра. Этот этап обеспечивает доступ к исходным данным, 

необходимым для дальнейшей обработки. 

2. Определение временной экспозиции: на этом этапе происходит 

идентификация временных интервалов экспозиции и предварительная обработка 

спектров доплеровского уширения аннигиляционной линии (ДУАЛ) с учетом этих 

интервалов. Это позволяет учесть особенности работы оборудования и улучшить 

качество последующих этапов обработки. 

3. Нормировка серии спектров: выполняется нормировка спектров, что 

позволяет привести их к единому масштабу и сделать сопоставимыми между 
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собой. Также на этом этапе определяются параметры референтного спектра, 

который служит основой для сравнения и анализа остальных спектров. 

4. Выделение фона: анализируются спектры ДУАЛ для определения 

функции фона и его последующего вычитания из спектров. Это позволяет очистить 

спектры от помех и шумов, повышая тем самым точность анализа. 

5. Автоматическое определение конфигурации параметров: 

определяются границы расчета параметров ДУАЛ для референтного 

ненормированного спектра. Это позволяет настроить алгоритм обработки под 

конкретные условия эксперимента и требования к точности результатов. 

6. Оценка ошибок: определяются погрешности для каждого параметра 

спектров ДУАЛ. Это дает возможность оценить точность и надежность 

полученных результатов, а также выявить возможные источники ошибок. 

Каждый из этих этапов играет важную роль в процессе обработки спектров, 

обеспечивая высокую точность и достоверность результатов анализа. Этапы 

реализации алгоритма включают следующее: 

1. В ходе эксперимента система управления спектрометром ДУАЛ 

генерирует последовательность файлов в формате .csv, содержащих 

энергетический γ-спектр в диапазоне от 0,1 до 1800 кэВ. Каждый файл .csv 

содержит информацию о распределении интенсивности по каналам за 

определенный временной интервал, соответствующий установленной 

продолжительности экспозиции (не превышающей 5 минут). Поскольку в 

результате аннигиляции электрона и позитрона образуются два 

высокоэнергетических кванта с энергией 511 кэВ, диапазон для последующей 

обработки может быть ограничен (460-560) кэВ, что эквивалентно примерно 420 

каналам. Блок-схема данного этапа представлена на рисунке 27. 
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Рисунок 27 – Алгоритм обработки серии спектров ДУАЛ, полученных в in situ 

экспериментах 

2. Временная экспозиция определяется как интервал времени, в течение 

которого собираются данные. Если эксперимент длился 30 часов с временной 

экспозицией 5 минут, то формируется порядка 360 файлов .csv. Каждый файл 

содержит распределение интенсивности γ-излучения различной энергии за 5 

минут, что дает 360 экспериментальных значений для построения графиков 

зависимости параметров S и W от времени. 

3. Суть нормировки данных заключается в определении референтного 

значения, которое выступает в роли стандартного среди всех спектров в серии. 

Перед проведением нормировки необходимо вычесть интенсивность каждого 

предыдущего спектра из интенсивности текущего: 

𝐷𝑎𝑡𝑎[1, 𝑗]  =  𝐷𝑎𝑡𝑎[1, 𝑗] 

𝐷𝑎𝑡𝑎[𝑖, 𝑗]  =  𝐷𝑎𝑡𝑎[𝑖, 𝑗]  −  𝐷𝑎𝑡𝑎[𝑖 − 1, 𝑗] 
(12) 

Последующая нормировка заключается в достижении одинаковой суммы 

интенсивностей для всех серий спектров, принимая сумму интенсивностей первого 

спектра в качестве начальной. По результатам нормировки строится график 
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зависимости интенсивностей относительно каналов, и референтный спектр 

определяется как срединный спектр на графике ( рисунок 28). 

 

Рисунок 28 – Определение референтного спектра в серии 

Параметры референтного нормированного спектра используются при 

дальнейшей обработке спектров в серии. 

4. Существенное накопление фоновых сигналов в процессе проведения 

экспериментов представляет собой одну из ключевых проблем исследования. Это 

связано с тем, что детекторы, помимо аннигиляционного γ-излучения, 

регистрируют также естественный фон и фон от исследовательского ядерного 

реактора ИРТ-Т. Точное определение фона является важным аспектом в получении 

качественных данных. Для этого в каждом спектре из серии выделяются участки 

b1, b2 и dA, как показано на рисунке 29. 
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Рисунок 29 – Определение вспомогательных участков для оценки фона 

Сумма интенсивностей на указанных участках позволяет определить фон с 

использованием следующей формулы: 

𝐵𝑎𝑐𝑘𝑔𝑟𝑜𝑢𝑛𝑑[𝑖, 𝑗]  =  𝑏1 + (𝑏2 − 𝑏1) ∙
𝐴

𝑑𝐴
, (13) 

где A – интенсивность в канале i.  

Интенсивность фона каждого канала спектра определяется по отдельности. 

Полученный фон вычитается из основного спектра. Последующая обработка 

осуществляется для соответствующих фон-скорректированных спектров 

(рисунок 30). 
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Рисунок 30 – Определение фона и коррекция основного спектра 

Формула для вычитания фона из основного спектра имеет следующий вид: 

𝐷𝑎𝑡𝑎[𝑖, 𝑗] = 𝐷𝑎𝑡𝑎[𝑖, 𝑗] −  𝐵𝑎𝑐𝑘𝑔𝑟𝑜𝑢𝑛𝑑[𝑖, 𝑗]. (14) 

5. Определение конфигурации включает поиск оптимальных параметров 

ширины каналов для S и W параметров (рисунок 31). 
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Рисунок 31 – Определение ширины каналов для определения параметров ДУАЛ 

Формулы для определения параметров формы ДУАЛ: 

𝑆 = 𝑆𝐴𝑟𝑒𝑎  / 𝑑𝐴, 

𝑊 = (𝑊1(𝐴𝑟𝑒𝑎) + 𝑊2(𝐴𝑟𝑒𝑎)) / 𝑑𝐴. 

(15) 

(16) 

Определение и физический смысл параметров S, W, dA и R следующие: 

• параметр S определяется как отношение площади под центральной 

частью линии 511 кэВ к общей площади данного пика. Этот параметр 

характеризует аннигиляцию позитрон-электронных пар с малым импульсом, 

происходящую главным образом в открытых объемных дефектах в 

кристаллической структуре. Более высокое значение данного параметра отражает 

увеличение свободного объема за счет увеличения размеров дефектов либо их 

концентрации; 

• параметр W определяется как отношение площади под крыльями 

аннигиляционного пика к общей площади и характеризует вероятность 

аннигиляции позитронов с полуостовными и остовными электронами, что в свою 

очередь определяет химическое окружение в месте аннигиляции; 
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• dA представляет собой сумму интенсивностей, начиная от границы 

определения W параметра слева и заканчивая правой границей определения W 

параметра справа. Данный параметр необходим для корректного расчета 

погрешностей в серии спектров;  

• параметр R характеризует вероятность трехфотонной аннигиляции 

орто-позитрония и рассчитывается как отношение общего количества отсчетов в 

области между краем комптоновского рассеяния и аннигиляционным пиком к 

общей площади аннигиляционного пика. 

Границы определения параметров ДУАЛ настраиваются так, чтобы получить 

значение параметра S~0,5 и W~0,03 для референтного спектра. Затем эти 

параметры применяются ко всем спектрам в серии в процессе их обработки. 

6. Определение погрешности параметров S и W необходимо для оценки 

степени неопределенности или вариабельности этих параметров в рамках 

проводимого in situ эксперимента. Погрешность предоставляет информацию о том, 

насколько измеренные значения S и W могут отклоняться от их истинных значений 

в процессе in situ анализа. Для определения фона применяется гауссовский фильтр 

к фон-скорректированным спектрам серии: 

𝐺𝑎𝑢𝑠𝑠𝑑𝑖𝑠𝑡[𝑖, 𝑗] =
1

𝜎𝐷𝑎𝑡𝑎√2𝜋
∙ 𝑒

−
1
2

(
𝐷𝑎𝑡𝑎[𝑖,𝑗] − 𝜇𝐷𝑎𝑡𝑎

𝜎𝐷𝑎𝑡𝑎
)

2

 
 (17) 

Применение гауссовского фильтра контролируется критерием согласия 

Пирсона (χ-квадрат), который определяется следующим образом: 

𝜒2 =
(𝐺𝑎𝑢𝑠𝑠𝑑𝑖𝑠𝑡[𝑖, 𝑗]  −  [𝑖, 𝑗])2

[𝑖, 𝑗] ∙ [𝑖, 𝑚𝑎𝑥 − 3]
    (18) 

Погрешности для параметров S и W вычисляются с использованием формул: 

𝑆𝐸𝑟𝑟𝑜𝑟 =
𝜒2

𝑆(𝐴𝑟𝑒𝑎)

𝑋2
𝑑𝐴(𝐴𝑟𝑒𝑎)

 

 

           (19) 
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𝑊𝐸𝑟𝑟𝑜𝑟 =
𝜒2

𝑊(𝐴𝑟𝑒𝑎𝑠)

𝑋2
𝑑𝐴(𝐴𝑟𝑒𝑎)

 
  

          (20) 

В ходе эксперимента in situ в память программного обеспечения непрерывно 

загружаются все необходимые файлы. По окончании эксперимента осуществляется 

коррекция энергетического диапазона анализа аннигиляционной линии (в пределах 

от 400 до 600 кэВ) и временных интервалов (рисунок 32). Прецизионные алгоритмы 

позволяют добиться точной и оперативной обработки данных. 

 

Рисунок 32 – Управляющие параметры программного обеспечения «PT» для 

обработки данных in situ ДУАЛ 

После этого проводится предварительное построение спектров in situ ДУАЛ 

в зависимости от времени эксперимента. Более того, имеется возможность 

сопоставить изменения параметров с результатами нормировок, температурой и 

давлением в экспериментальной камере, как показано на рисунке 33. 
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Рисунок 33 – Исходные данные программного обеспечения «PT» для обработки 

in situ ДУАЛ 

Раздел с табличными данными позволяет провести проверку и корректировку 

промежуточных результатов, а также построить и сохранить все необходимые 

данные (рисунок 34). После этого выполняется окончательная обработка и 

построение спектров in situ ДУАЛ в зависимости от времени эксперимента, а также 

временных зависимостей параметров S(t), W(t), P(t), T(t). 
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Рисунок 34 – Определение условий расчета S и W параметров в программном 

обеспечении «PT» для обработки in situ ДУАЛ 

В разделе «S/W Graphs» имеются несколько вкладок: «Настройка», 

«Параметры S/W», «S/W и среда», «Настройка S/W параметров с учетом 

параметров среды» и «Итоговые результаты». В «Настройке» (Settings) можно 

вручную задать конфигурацию для определения параметров S и W, если 

автоматическая обработка некорректна. В «Параметрах S/W» представлен график 

зависимости параметров S и W от времени, полученный при установленной 

конфигурации. В «S/W и среда» показаны итоговые зависимости параметров S, W, 

P и T от времени (рисунок 35). 
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Рисунок 35 – Результирующие данные в программном обеспечении «PT» для 

обработки in situ ДУАЛ 

Для дальнейшего сравнительного анализа предложен способ представления 

основных экспериментальных данных in situ ДУАЛ, который осуществляется 

путем оценки параметров S и W для каждого спектра ДУАЛ при изменении 

давления и температуры во времени. Данное графическое представление является 

оптимальным, поскольку предоставляет информацию об импульсном 

распределении аннигиляции позитронов в исследуемом материале в каждый 

момент времени при известном давлении и температуре, что позволяет достаточно 

полно характеризовать кинетику процессов сорбции и десорбции водорода и 

структурные особенности. 
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2.3. Апробация комплекса для in situ и ex situ контроля и анализа 

дефектов методами позитронной аннигиляционной спектрометрии 

при термических и водородных воздействиях 

Для апробации возможностей ex situ и in situ анализа разработанного 

комплекса проведено экспериментальное исследование дефектной структуры 

порошка магния МПФ-4 при термическом и водородном воздействии [117]. 

Результаты ex situ анализа временного и импульсного распределений аннигиляции 

позитронов в порошке магния в зависимости от температуры изохронного 

вакуумного отжига представлены в таблице 5. 

Таблица 5 – Результаты анализа временного и импульсного распределения 

аннигиляции позитронов в порошке магния в зависимости от температуры 

вакуумного отжига 

Т, 

°C 

τA, 

±1 

пс 

τB, 

±1 

пс 

τC, 

±0,02 

нс 

τF, 

±1 

пс 

kA, 

±0,01 

нс-1
 

kB, 

±0,01 

нс-1 

kC, 

±0,01 

нс-11 

IA, 

% 

IB, 

% 

IC, 

% 

τavg, 

±1 

пс 

S, 

±0,0002 

W, 

±0,00005 

25 

232 392 2,4 226 

9,26 0,92 0,94 82,5 7,1 6,2 371 0,4451 0,02354 

50 8,74 0,66 0,82 84,7 5,4 5,7 359 0,4307 0,02433 

100 8,19 0,70 0,79 83,6 6,1 5,8 360 0,4461 0,02601 

150 6,86 0,45 0,66 84,9 4,6 5,5 352 0,4351 0,02662 

200 6,72 0,55 0,70 83,2 5,6 5,9 360 0,4548 0,02611 

250 6,08 0,28 0,59 86,1 3,2 5,4 346 0,4277 0,02708 

300 6,89 0,38 0,73 85,0 3,9 6,1 362 0,4648 0,02597 

350 3,4 0,53 0,61 73,2 8,3 7,1 386 0,4746 0,02436 

400 3,04 0,22 0,43 70,0 3,9 5,6 349 0,4042 0,02489 

 

Из таблицы 5 видно, что все спектры времени жизни хорошо разлагаются на 

четыре экспоненциальные компоненты, связанные с аннигиляцией позитронов в 

различных состояниях в магниевом порошке. Компонента с наименьшим временем 

жизни τF = (226±1) пс соответствует аннигиляции позитронов в бездефектной 
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решетке магния [124–127]. Вторая компонента со временем жизни τA = (232±1) пс 

значительно ниже значений, характерных для моновакансий (253 пс [125,128]) и 

дислокаций ((244 ± 4) пс [129,130]). Данная компонента связана с 

деформационными дефектами (дислокации, связанные с двойниковыми границами 

[130]), которые характерны для измельченных порошков. Кроме того, во всех 

спектрах выделяются две долгоживущие компоненты: τB= (392±2) пс и 

τC=(2,4±0,02) нс. Первая, связана с аннигиляцией позитронов, захваченных 

поверхностью порошкового материала. Позитроны термализуются в порошке и 

диффундируют к поверхности отдельной частицы порошка. В этом случае время 

жизни обычно значительно увеличивается по сравнению с аннигиляцией 

позитронов в бездефектной решетке исследуемого материала [23]. Компонента со 

временем жизни τC = (2,4±0,02) нс связана с аннигиляцией ортопозитрония, 

локализованного в нанопорах или в пространстве между частицами. Отжиг до 

300°C не приводит к заметным изменениям параметров ВРАП. Дальнейшее 

повышение температуры выше 300 °C приводит в основном к отжигу дефектов 

дислокационного типа, что хорошо согласуется с результатами изменения 

параметров ДУАЛ (S, W) и относительных кривых СДУАЛ (рисунок 36). 
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Рисунок 36 – Относительные кривые СДУАЛ к Al для порошка магния после 

вакуумного отжига при различных температурах 

Результаты анализа ex situ показывают, что при нагреве порошка магния до 

400 °C происходит лишь частичное устранение дислокационных и вакансионных 

дефектов из-за низкой скорости диффузионных процессов в данном материале. 

Дальнейший анализ in situ проводился при ступенчатом нагреве с выдержкой при 

каждой температуре в течение 180 минут. Таким образом, суммарное время 

выдержки при температуре выше 300 °C составляло около 1100 минут. Спектры in 

situ ДУАЛ для порошка Mg после изохронного отжига при выдержке в вакууме при 

комнатной температуре и при нагреве представлены на рисунке 37. 
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(а) 

 

(б) 

Рисунок 37 – Спектры in situ ДУАЛ для Mg при выдержке в вакууме при 

комнатной температуре (а) и при нагреве (б) 
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Уменьшение количества отсчетов в спектрах со временем при выдержке в 

вакууме связано с использованием источника позитронов на основе изотопа 64Cu. 

Активность данного изотопа значительно уменьшается в течение эксперимента из-

за его короткого периода полураспада. В результате эффективность регистрации 

аннигиляционного излучения изменяется в процессе эксперимента из-за 

стабилизации загрузки детектора. Нагрев порошка магния в вакууме, 

сопровождается уширением линий ДУАЛ в процессе нагрева и незначительным 

уменьшением их полуширины на полувысоте при охлаждении. Данные изменения 

связаны с генерацией термических вакансий и отжигом дефектов на фоне 

изменения активности источника. Зависимости аннигиляционных и 

термодинамических характеристик порошка магния в процессе выдержки и 

нагреве в вакууме от времени представлены на рисунке 38. 

Из зависимостей S(t), W(t), P(t), T(t), видно, что выдержка в вакууме при 

комнатной температуре для порошков Mg вызывает постепенный рост параметра 

S и уменьшение параметра W, причем обратно пропорциональным образом. 

Обычно подобные изменения (S↑W↓) связаны с увеличением свободного объема 

(например, за счет увеличения размеров или концентрации дефектов 

вакансионного типа), что увеличивает вероятность аннигиляции позитронов с 

свободными электронами. Однако при in situ анализе с использованием изотопа 

64Cu необходимо учитывать также изменение формы аннигиляционной линии при 

снижении активности источника. Когда загрузка детектора стабилизируется, 

аннигиляционная линия сужается, что приводит к увеличению параметра S и 

уменьшению параметра W. При этом снижение активности источника также 

приводит к уменьшению числа зарегистрированных событий в единичном спектре 

ДУАЛ, что также влияет на изменения формы. Исходя из зависимостей S(t), W(t), 

P(t), T(t), процесс нагрева порошка магния в вакууме охватывает три стадии: (0-

400), (400-920) и (920-2000) минут. На первых двух стадиях наблюдается рост 

значений параметра S с течением времени (при этом параметр W уменьшается), в 

то время как на третьей стадии происходят обратные изменения. 



86 

 

 

(а) 

 

(б) 

Рисунок 38 – Зависимости S(t), W(t), P(t), T(t) для Mg при выдержке в вакууме при 

комнатной температуре (а) и при нагреве (б) 
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Изменения параметров ДУАЛ на первой стадии (0-400) минут в основном 

связаны с изменением активности источника позитронов, в то время как на второй 

стадии (400-920) минут происходит формирование термических вакансий. На 

третьей стадии (920-2000) минут происходит отжиг дислокационных и 

вакансионных дефектов, а материал охлаждается до комнатной температуры в 

вакууме. В процессе ступенчатого нагрева порошка магния в вакууме в диапазоне 

от 180 до 320 °C появляются три низкотемпературных пика на кривой изменения 

давления. Низкотемпературные пики связаны с высвобождением остаточной 

атмосферы, с которой порошок магния контактировал в течение короткого времени 

при загрузке в экспериментальную камеру.  

Анализ ex situ показал, что после in situ анализа при ступенчатом нагреве в 

вакууме в спектрах ВРАП четко выделяются четыре временные компоненты:            

τF =(223±1) пс, τA = (239±2) пс, τB = (381±3) пс и τC = (2,1±0,02) нс. Эти значения в 

целом хорошо совпадают с полученными при изохронном отжиге. Наблюдается 

незначительное уменьшение временных компонент τF, τB и τC, и увеличение τA, что 

сопровождается существенным перераспределением интенсивностей этих 

компонент. Интенсивности IB и IC несколько снижаются до 2,9 % и 3,5 %, 

соответственно, что в основном обусловлено началом спекания порошка. Наиболее 

значительные изменения касаются интенсивности IA, которая уменьшается с 70,0 % 

до 24,5 %, а также параметров S (до 0,3387±0,0002) и W (до 0,02327±0,00005), что 

связано с отжигом деформационных дефектов. Ступенчатый нагрев до 400  C 

отожженного порошка магния после изохронного отжига приводит к 

восстановлению структуры и частичному спеканию порошка. Это увеличивает 

вероятность аннигиляции позитронов из делокализованного состояния в 

кристаллической решетке Mg. 

Далее проведен ступенчатый нагрев порошка магния в среде водорода при 

начальном давлении в камере 25 атмосфер по аналогичному профилю. Спектры 

in situ ДУАЛ, а также зависимости S(t), W(t), P(t), T(t) представлены на рисунке 39.  
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(а) 

 

(б) 

Рисунок 39 – Спектры in situ ДУАЛ (а), и зависимости S(t), W(t), P(t), T(t) для Mg 

при нагреве в среде водорода (б) 
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Спектры in situ ДУАЛ для порошка магния при нагреве в среде водорода 

демонстрируют значительные различия в паттернах изменения формы 

аннигиляционной линии по сравнению с нагревом в вакууме. Из рисунка 39 видно, 

что нагрев порошка магния в среде водорода вызывает значительные и 

взаимосвязанные изменения термодинамических характеристик и параметров 

ДУАЛ. Введение 25 атмосфер водорода в камеру при комнатной температуре не 

влияет на параметры ДУАЛ, чье поведение в основном обусловлено уменьшением 

активности источника позитронов. Нагрев до 340 °C, повышает давление в камере 

до 27 атмосфер, но не вызывает интенсивного поглощения водорода порошком 

магния; наблюдается рост параметра S и снижение параметра W. Это указывает на 

то, что позитроны в основном аннигилируют в дефектах вакансионного типа в 

порошке магния. При нагреве выше 350 °C начинается процесс сорбции водорода 

и скорость сорбции в разных временных интервалах (450-520 и 520-630 минут) 

различается. Параметр S растет в первом временном интервале при уменьшении 

параметра W, а во втором временном интервале он снижается. От 450 до 520 минут 

происходит накопление водород-индуцированных дефектов, а затем образование 

гидридов. При постоянной температуре около 400 °C давление стабилизируется, но 

параметр S все равно увеличивается, что связано с интенсивной диффузией 

водорода в материале и накоплением водород-индуцированных дефектов. Нагрев 

до 450 °C сопровождается значительным повышением давления в камере и 

параметр S скачкообразно увеличивается на 4 %. Выдержка при этой температуре 

практически не влияет на остальные параметры. Давление водорода в камере 

снижается до 6,5 атмосфер при охлаждении, происходит основной этап фазового 

превращения Mg→MgH2. Согласно данным, полученным методом плавления в 

атмосфере аргона, содержание водорода в полученном гидриде магния составляет 

(6,3 ± 0,4) мас.%. Учитывая, что теоретическое содержание водорода в гидриде 

магния составляет 7,67 мас.%, можно сделать вывод, что в результате насыщения 

существенная часть магния перешла в фазу β-MgH2.  
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Исходя из данных ex situ анализа импульсного и временного распределения 

аннигиляции позитронов, для порошка наводороженного магния характерен 

практически насыщенный захват. Компоненты времени жизни распределены 

следующим образом: τA = (230 ± 1) пс (95,6 %), τB = (515 ± 20) пс (2,8 %),  

τC = (2,1 ± 0,1) нс (0,7 %), τF = (219 ± 1) пс. Короткоживущая компонента  

τA = (230 ± 1) пс несколько выше значений, рассчитанных непосредственно для 

гидрида магния τMgH2 = (220 ± 1) пс [124,131], но значительно ниже значений, 

характерных для дефектов вакансионного типа в этом материале  

τV(MgH2) = (245 ± 6) пс [124], что обусловлено смешанным состоянием. 

Долгоживущие компоненты τB = (515 ± 20) пс и τC = (2,1 ± 0,1) нс также связаны с 

аннигиляцией позитронов на поверхности порошка и в нанопорах, соответственно. 

В наводороженном порошке интенсивность данных компонент значительно 

снижена по сравнению с порошком магния. Заметные изменения в порошке магния 

до и после гидрирования наблюдаются на относительных кривых СДУАЛ (рисунок 

40) и параметрах ДУАЛ, которые после нагрева в среде водорода составляли S = 

(0,3239±0,0002) и W = (0,02964±0,00005). 

 

Рисунок 40 – Относительные кривые СДУАЛ к Al для порошка магния до и после 

отжига, а также после наводороживания и последующего отжига 
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Исходный порошок магния показывает начальное значение около 1,13, после 

чего кривая постепенно снижается до 0,8 при pL = 6 ×103 m0с. Затем кривая начинает 

возрастать и достигает максимума около 1,06 при pL ≈ 10 × 103 m0с, после чего снова 

снижается. Данная кривая демонстрирует типичное поведение позитронов в 

измельченном порошке магния. Линия магния после изохронного отжига при 

400°C также начинается со значения около 1,10. Профиль данной кривой схож с 

кривой измельченного магния, но с более выраженными изменениями в низко- и 

высокоимпульсной области. Наблюдается спад pL = (0,1 – 4) ×103 m0с, затем подъем 

до 1,1 при pL = (4 – 11) ×103 m0с. Это указывает на микроструктурные изменения в 

порошке магния после термической обработки, связанные с частичным отжигом 

деформационных дефектов. После последующего in situ анализа данного порошка 

при выдержке в вакууме при комнатной температуре и при ступенчатом нагреве в 

вакууме за счет длительной выдержки при температуре выше 300 °C наблюдается 

дальнейший отжиг деформационных дефектов, что отражается в уменьшении 

вероятности аннигиляции позитронов со свободными электронами и повышении 

вероятности аннигиляции с полуостовными и остовными. Кривая для порошка 

после in situ нагрева в среде водорода значительно отличается от кривых магния до 

и после отжигов. Изначально имеется сдвиг по вертикальной оси от значений 

порядка 1,08 до 0,9 при pL ≈ 5,5 × 103 m0с, затем резкое возрастание до 1,11 при         

pL ≈ (8 –10) × 103 m0с, после чего кривая вновь снижается. Данные изменения 

указывают на существенное изменение в электронной структуре магния 

(проводника) и гидрида магния (изолятора) в результате фазового превращения. 

Кроме того, при гидрировании накапливаются водород-индуцированные дефекты, 

которые также влияют на изменения относительных кривых. 

Далее проведен ступенчатый нагрев порошка магния после гидрирования в 

вакууме по аналогичному профилю. Спектры in situ ДУАЛ, а также зависимости 

S(t), W(t), P(t), T(t) представлены на рисунке 41. Видно, что для гидрида магния в 

зависимостях S(t), W(t) и P(t) характерно появление одного широкого и 

интенсивного асимметричного пика, связанного с выделением водорода в 



92 

 

интервале (555-750) минут, когда температура достигает (340-400) °C. Это 

сопровождается резким увеличением параметра S и постепенным снижением 

параметра W. Однако следует отметить, что значительные изменения параметров 

S и W наблюдаются намного раньше: рост параметра S и снижение параметра W 

начинается с первых минут эксперимента и продолжается в течение следующих 

430 минут. При этом скорость изменения параметров ДУАЛ значительно 

возрастает после (430-555) минут, что соответствует температурному диапазону 

(305-340) °C. Обычно такие зависимости (S↑W↓) связаны с увеличением 

свободного объема (образование дефектов вакансионного типа), так как 

вероятность аннигиляции позитронов со свободными электронами увеличивается. 

Следовательно, нагрев порошка гидрида магния в вакууме до 310 °C не 

вызывает значительных микроструктурных изменений. Параметр S увеличивается 

более заметно при повышении температуры в диапазоне (310-340) °C. Это может 

быть связано с образованием дефектов вакансионного типа или диссоциацией 

дефектов, связанных с водородом (дислокационно-водородные или вакансионно-

водородные комплексы). Диссоциация дислокационно-водородных дефектов 

наиболее вероятна, так как энергия связи водорода для них значительно ниже, чем 

с вакансиями или другими дефектами. Однако десорбция водорода не происходит 

во время этих преобразований. В интервале времени от 550 до 675 минут, что 

соответствует температурному диапазону (342-397) °C, происходит резкий рост 

параметра S и падение параметра W. Эти изменения сопровождаются интенсивной 

десорбцией водорода. В этот интервал времени продолжается диссоциация 

дефектов, связанных с водородом, а также интенсивное разложение гидрида 

магния. В интервале времени от 670 до 750 минут десорбция водорода 

продолжается, температура остается постоянной (~400 °C), параметр S продолжает 

расти, а параметр W падать. 
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(а) 

 

(б) 

Рисунок 41 – Спектры in situ ДУАЛ (а), и зависимости S(t), W(t), P(t), T(t) для 

гидрированного порошка Mg при нагреве в вакууме (б) 
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Преобладающий центр захвата позитронов различается в начале и в конце 

десорбции водорода. В целом, фазовое преобразование MgH2→Mg имеет 

определяющее значение, последующие изменения полностью происходят в 

решетке Mg и в основном обусловлены тепловым воздействием. Дальнейшее 

повышение температуры до 430 °C и выдержка не сопровождаются значительными 

изменениями экспериментальных значений. Охлаждение с 430 °C до комнатной 

температуры сначала сопровождается незначительным снижением параметра S с 

1010 до 1400 минут и увеличением с 1400 до 2000 минут, что связано с отжигом 

дефектов дислокационного и вакансионного типа и изменением активности 

источника, соответственно. 

Анализ временного и импульсного распределения аннигиляции позитронов 

в порошке MgH2-x после высокотемпературного вакуумного отжига показывает, 

что значения параметров S и W, а также временные компоненты и их 

интенсивности не возвращаются к первоначальным значениям. В спектрах 

временного распределения аннигиляции позитронов изменяются временные 

компоненты и их интенсивности: τF = (225±2) пс (IF = 63,1%), τA = (248±2) пс  

(IA = 29,5%), τB = (428±3) пс (IB = 3,5%) и τC = (1,78±0,02) нс (IC = 3,9%). Значения 

S = (0,3522±0,0002) и W = (0,02297±0,00005) также изменяются. При этом кривая 

относительного изменения СДУАЛ возрастает в низкоэнергетической области и 

немного снижается в высокоимпульсной по сравнению с порошком магния до in 

situ нагрева в водороде и в вакууме (Рисунок 40 40). 

Данное исследование продемонстрировало экспериментальные возможности 

разработанного комплекса при in situ и ex situ анализе металлических материалов 

при термических и водородных воздействиях, а также чувствительность 

параметров электрон-позитронной аннигиляции к изменению электронной и 

дефектной структуры, в том числе при фазовых превращениях. Показано, что 

дефектная структура порошков Mg и MgH2 существенно различается после 

дегидрирования из-за накопления необратимых дефектов, индуцированных 

водородом. 
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2.4. Применение разработанного аппаратно-программного комплекса 

для in situ контроля и анализа дефектов при термических и 

водородных воздействиях 

Проведено сравнительное экспериментальное исследование порошков Mg, 

MgH2, композитов на основе магния и одностенных углеродных нанотрубок (УНТ), 

полученных методом механосинтеза (Mg–5 мас.% УНТ и MgH2–5 мас.% УНТ) при 

термическом отжиге [132,133]. Зависимости S параметров ДУАЛ от температуры 

отжига данных материалов представлены на рисунке 42.  

 

Рисунок 42 – Зависимости S параметров ДУАЛ при термическом воздействии на 

порошки Mg, MgH2, композитов Mg–5 мас.% УНТ и MgH2–5 мас.% УНТ 

При постоянной температуре параметр S возрастает со временем, по мере 

уменьшения активности источника позитронов. Композит на основе гидрида 

магния обладает более низким значением параметра S по сравнению с чистым 

MgH2, что обусловлено значительными изменениями в импульсном распределении 

электронов. При этом, параметры S для MgH2 и MgH2–5 мас.% УНТ ниже 
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соответствующих значений для Mg и Mg–5 мас.% УНТ из-за различий в 

электронной структуре чистого металла (Mg) и изолятора (MgH2). При 

термическом воздействии значения параметров S изменяются: с повышением 

температуры они увеличиваются, а с ее понижением - уменьшаются, в основном за 

счет изменения концентрации равновесных вакансий. Значения параметра S 

магния возвращаются к значениям, характерным для его выдержки в вакууме с 

учетом активности, что указывает на сохранение электронной и дефектной 

структуры материала до и после термического воздействия. В то же время, для 

MgH2 и композитов Mg–5 мас.% УНТ и MgH2–5 мас.% УНТ параметр S не 

возвращается к своим первоначальным значениям, что обусловлено необратимыми 

изменениями в дефектной и/или электронной структуре. Основной пик 

термостимулированной десорбции водорода в MgH2 и композите MgH2–5 мас.% 

УНТ, связанный с фазовым переходом MgH₂→Mg при температуре выше 350 °C, 

сопровождается возрастанием параметров S, главным образом, вследствие 

изменения электронной структуры. При этом на увеличение S параметров при 

появлении низкотемпературных пиков, оказывает влияние наличие зон особой 

морфологии при встраивании УНТ, обогащенных структурными дефектами.  

Спектры in situ ДУАЛ и зависимости S(t), W(t), P(t), T(t) при термическом 

воздействии композита MgH2–5 мас.% УНТ представлены на рисунке 43.  



97 

 

 

(а) 

 

(б) 

Рисунок 43 – Спектры in situ ДУАЛ (а), и зависимости S(t), W(t), P(t), T(t) для 

композита MgH2–5 мас.% УНТ при нагреве в вакууме (б) 
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Изменение аннигиляционных линий при нагреве в вакууме MgH2 (Рисунок 

41а) и композита MgH2–5 мас.% УНТ отличается, хотя и имеет некоторые общие 

закономерности. В обоих случаях наблюдается уменьшение количества отсчетов в 

спектрах со временем, связанное с изменением активности источника позитронов. 

Графики зависимостей S(t), W(t) и P(t) для термостимулированной десорбции 

MgH2 (Рисунок 41б) и композита MgH2–5 мас.% УНТ показывают существенные 

различия, несмотря на почти одинаковые температурные профили, поскольку 

позитроны аннигилируют из различных состояний в процессе термической 

десорбции данных материалов. В случае гидрида магния основным центром 

захвата позитронов является термически расширенная решетка магния, в то время 

как в композите позитроны аннигилируют в особых морфологических зонах, 

образованных в результате встраивания углеродных нанотрубок в поверхность 

порошка магния. 

Результаты in situ позитронной спектрометрии позволяют выявить 

механизмы повышения основных характеристик материалов-накопителей 

водорода и разработать технологические подходы к формированию и управлению 

их структурой [133–135]. Однако идентификация центров захвата позитронов в 

данных in situ экспериментах требует дополнительных исследований параметров 

ДУАЛ для материалов с различными типами и концентрацией дефектов как в 

режимах ex situ, так и in situ. Для определения типа и концентрации дефектов в 

начальный и конечный момент времени может быть использован метод ВРАП, 

который также реализован в разработанном спектрометрическом комплексе. 

Однако для in situ анализа ВРАП требуется разработка нового источника 

позитронов на основе радиоактивных изотопов, которые испускают реперный γ-

квант практически одновременно с позитроном, либо разработка нового способа 

временной привязки, позволяющего определить момент инжекции позитрона в 

исследуемый материал. Кроме того, возможности in situ анализа пористых 

материалов, особенно в газообразных средах, могут быть расширены за счет 

анализа вероятности трехфотонной аннигиляции орто-позитрония. Для каждого 
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спектра ДУАЛ необходимо определить R параметр, который рассчитывается как 

отношение общего количества отсчетов в области между краем комптоновского 

рассеяния и аннигиляционным пиком к общей площади аннигиляционного пика, 

что также реализованно в разработанном програмном обеспечении.  

При in situ анализе функционально-градиентных материалов водородной 

энергетики на основе композитов гидрида магния [133–135] было выявлено 

существенное увеличение разброса экспериментальных значений с уменьшением 

активности позитронного источника из-за повышения вероятности аннигиляции 

позитронов в материале защитной капсулы экспериментальной вакуумной камеры 

(рисунок 44).  

Возникающие артефакты существенно увеличивают погрешность и не 

позволяют детально осуществлять контроль изменения дефектной структуры 

материалов при термических и водородных воздействиях в режиме in situ, 

поскольку их устранение требует повышения статистики единичных спектров, что 

требует динамического увеличения времени экспозиции. Для повышения 

эффективности методики проведена оптимизация конструкции источников 

позитронов и условий их облучения при исследовании функционально-

градиентных материалов водородной и ядерной энергетики, особенно с низким 

коэффициентом поглощения позитронов. За основу был взят стандартный 

источник [77] прямоугольной формы размером 8×8 мм, который облучается в 

потоке тепловых нейтронов 1013 нейтрон/см2·с в сухом вертикальном канале  

(ВЭК-6) исследовательского ядерного реактора ИРТ-Т ТПУ. Источник 

располагается внутри тигля (внутренний диаметр 15 мм) между слоями 

анализируемого порошка в специализированной вакуумной камере управляемого 

газового реактора как показано на рисунке 45. 
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(а) 

 

(б) 

Рисунок 44 – Зависимости S(t), W(t) in situ ДУАЛ при нагреве в вакууме  

(а) композит MgH2+5 мас.% ОУНТ; (б) композит MgH2+5 мас.% MIL-101 
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Рисунок 45 – Схема расположения источника позитронов для in situ анализа 

порошковых материалов при термическом и водородном воздействии методом 

доплеровского уширения аннигиляционной линии 

Для оптимизации методики изготовления и применения изотопного 

источника позитронов на основе изотопа 64Cu проведено in situ исследование 

порошка композита на основе MgH2 при ступенчатом нагреве в вакууме до 

заданных температур 250, 350, 400 и 450 °C, при этом выдержка на каждой 

температуре осуществлялась в течение трех часов, а нагрев между ними 

происходил со скоростью 6 °C в минуту, после чего исследуемые материалы были 

медленно охлаждены до комнатной температуры. Для каждого измерения 

изготавливался новый источник позитронов с активностью (60 ± 5) МБк, однако 

форма и размеры источника изменялись. Помимо стандартного источника 

прямоугольной формы размером 8×8 мм, были подготовлены источники круглой 

формы диаметром 6, 5 и 4 мм. Зависимости S(t), W(t) in situ ДУАЛ для композита 

на основе MgH2 при нагреве в вакууме с источником позитронов различной формы 

представлены на рисунке 46.  
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(а) (б) 

  

(в) (г) 

Рисунок 46 – Зависимости S(t), W(t) in situ ДУАЛ для композита на основе MgH2 

при нагреве в вакууме: а) – стандартный источник позитронов прямоугольной 

формы 8×8 мм; б) –  источник позитронов круглой формы Ø 6 мм; в) –  источник 

позитронов круглой формы Ø 5 мм; источник позитронов круглой формы Ø 4 мм 

Из рисунка 46 видно, что при использовании источников позитронов 

различной формы и размера, наблюдается изменение величины S и W параметров 

в зависимости от времени. Уменьшение размеров источника приводит к 

существенному снижению разброса экспериментальных значений S и W 

параметров после 550 минут, за счет увеличения вероятности аннигиляции 
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позитронов в исследуемом материале. Таким образом, для материалов с низким 

коэффициентом поглощения позитронов (< 90 см-1) необходимо не только 

увеличение толщины исследуемого материала, но и обеспечение 

соответствующего расстояния между источником позитронов и стенкой тигля 

(рисунок 45). Для in situ анализа материалов при термическом и водородном 

воздействии методом доплеровского уширения аннигиляционной линии 

необходимо осуществить предварительный расчет коэффициентов поглощения, 

обратного рассеяния позитронов от изотопного источника 64Cu, а также пробега 

позитронов в исследуемом материале. Расстояния d1, d2 и d3 должны быть равны и 

обеспечивать поглощение ~ 99,9 % позитронов в исследуемом материале (рисунок 

45). После изготовления источника с установленными параметрами в зависимости 

от его объема и массы рассчитывается время облучения в потоке тепловых 

нейтронов в сухом вертикальном канале (ВЭК-6) исследовательского ядерного 

реактора ИРТ-Т ТПУ для достижения необходимого значения активности  

(60 ± 5) МБк.  

2.5. Разработка методики позитронной аннигиляционной спектрометрии 

для идентификации различных типов дефектов (включая примесно-

вакансионные) в гомогенных и гетерогенных металлических 

материалах 

На основе выполненных исследований [24,71,77,96,100,103–

108,112,136,136–144] разработана методика проведения ex situ измерений 

методами позитронной аннигиляционной спектрометрии, позволяющая 

идентифицировать различные типы дефектов (включая примесно-вакансионные) в 

гомогенных и гетерогенных металлических материалах, которая состоит из пяти 

этапов: 
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1. Оценка вклада аннигиляции позитронов в источнике. Выполняется 

измерение импульсного и временного распределения аннигиляции позитронов в 

стандартных образцах с различным атомным номером (от 13 до 82) после 

рекристаллизационного отжига. Количество полученных спектров ВРАП на 

единичный образец – 4, статистика (7 ± 2)·106 событий. Обработка спектров ВРАП 

осуществляется по мультиэкспоненциальной модели с применением 

специализированного программного обеспечения LT10. Спектры обрабатываются 

сериями, в которых временные компоненты источника τ1и, τ2и, τ3и объединяются для 

всех спектров, а их интенсивности I1и, I2и, I3и, вклад источника и временная 

компонента материала (τ1) частично объединяются для четырех спектров каждого 

стандартного образца. При этом с высокой точностью определяются значения 

временных компонент от аннигиляции позитронов в защитной титановой капсуле 

(τ1и), самом источнике (τ2и) и в воздушном зазоре между источником и 

исследуемым образцом (τ3и). Установленные временные компоненты (τ1) должны 

согласовываться с экспериментальными значениями времени жизни позитронов в 

стандартных образцах с погрешностью менее (5±1) %. В этом случае значения 

компонент и вклад источника могут быть использованы на последующих этапах.  

2. Одновременное измерение импульсного и временного распределения 

аннигиляции позитронов в исследуемых материалах. Временное разрешение 

должно быть не хуже (225 ± 5) пс для металлических материалов, а количество 

полученных спектров со статистикой (5 ± 2)·106 событий для единичного образца 

должно соответствовать количеству возможных центров захвата позитронов 

(2<N<4). Измерение импульсного распределения аннигиляции позитронов 

осуществляется методом анализа совпадений доплеровского уширения 

аннигиляционной линии (СДУАЛ) с разрешением менее (1,20 ± 0,05) кэВ и 

статистикой не менее (9 ± 1)·106 событий.  

3. Анализ импульсного распределения аннигиляции позитронов. Для 

обработки двумерных спектров СДУАЛ используется программное обеспечение 

CDBTools. Анализ осуществляется путем оценки традиционных S и W параметров 
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формы ДУАЛ, полученных для сечения по оси абсцисс двумерного спектра. 

Дополнительно, для данного сечения строится графическое представление в виде 

относительных кривых R(E) = N(E)/N0(E), где N0(E) – спектр реферетного 

(стандартного) образца, а N(E) – спектры исследуемых образцов. В качестве 

референтного материала N0(E) используется один из стандартных образцов с 

наиболее отличной от исследуемых образцов электронной структурой. 

4. Анализ временного распределения аннигиляции позитронов. 

Обработка спектров ВРАП осуществляется по модели захвата позитронов (2<N<4) 

с применением специализированного программного обеспечения LT10. При 

использовании четырех компонентной модели захвата позитронов (N = 4) 

анализируются четыре временные компоненты τА, τB, τС, τF, их скорости захвата kA, 

kB, kС и интенсивности IA, IB, IС, IF, рассчитывается среднее время жизни τavg. Для 

повышения точности определения параметров временного распределения 

аннигиляции позитронов, захваченных дефектами типа А (τА, kA, IA), В (τB, kB, IC) и 

С (τC, kC, IC), а также времени жизни делокализованных позитронов в решетке 

исследуемого материала (τF), спектры обрабатываются сериями. В каждой серии 

временные компоненты τА, τB, τС и скорости захвата kA, kB, kС объединены для всех 

спектров одного образца, а компонента τF объединена для всех спектров. С 

использованием ранее определенных параметров осуществляется коррекция 

вклада источника позитронов. Индекс корреляции (χ2) должен быть не более 

(1,1±0,2).  

5. Сравнительный анализ результатов импульсного (S, W, S=f(W), R(E)) и 

временного (τА, kA, IA, τB, kB, IB, τC, kC, IC, τF) распределения аннигиляции 

позитронов. Данный подход позволяет эффективно разделять вакансионные и 

примесно-вакансионные дефекты, в том числе водород-вакансионные комплексы. 

Локализация примесей вблизи дефектов вакансионного типа оказывает влияние на 

W параметры ДУАЛ и относительные кривые R(E) = N(E)/N0(E) (СДУАЛ), при 

этом временные компоненты ВРАП и S параметры ДУАЛ изменяются слабо. 
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Существенные отличия в закономерностях изменения S параметров ДУАЛ и 

среднего времени жизни позитронов ВРАП могут указывать на значительное 

влияние химической среды (образование предвыделений вторичной фазы) или 

фазовые превращения. 

Разработанная методика апробирована при анализе примесно-вакансионных 

и деформационных дефектов, возникающих в металлических материалах при 

высокоскоростной механической обработке [145]. Во время высокоскоростной 

резки или сверхточной токарной обработки инструмент и обрабатываемая 

поверхность соударяются с высокой скоростью, вызывая резкое локальное 

повышение температуры и деформацию. Под действием рабочей кромки 

инструмента поверхностный слой материала испытывает существенный 

термомеханический нагрев, в результате чего поверхность материалов испытывает 

значительные структурно-фазовые изменения и формируется градиентная 

дефектная структура. Комплексный анализ импульсного и временного 

распределения аннигиляции позитронов в конструкционной подшипниковой стали 

после высокоскоростной сухой резки показал накопление деформационных 

дефектов преимущественно дислокационного типа с временем жизни (147 ± 2) пс, 

а также вакансионных комплексов с временем жизни (240 ± 4) пс. При этом, 

методом СДУАЛ установлено, что на химическое окружение данных дефектов 

преимущественное воздействие оказывают атомы углерода и других примесей.  

 

 

2.6. Выводы по главе 2 

Проведены работы по разработке методологии и аппаратурных и 

программных средств для применения позитронной аннигиляционной 
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спектрометрии для контроля и анализа дефектной структуры гомогенных и 

гетерогенных металлических материалов.  

1. Разработан цифровой спектрометрический комплекс позитронной 

спектрометрии для исследования структурных дефектов в системах металл-

водород. Данный комплекс состоит из четырех функциональных компонент: 

управляемого газового реактора, вакуумной камеры, и цифрового комплекса 

позитронной аннигиляционной спектрометрии. Разработанный комплекс 

предназначен для экспериментального исследования дефектной структуры 

твердых тел методами позитронной аннигиляционной спектрометрии, включая 

анализ временного распределения аннигиляции позитронов (ВРАП), 

спектрометрию доплеровского уширения аннигиляционной линии (ДУАЛ), 

спектрометрию совпадающего доплеровского уширения аннигиляционной линии 

(СДУАЛ) и спектрометрию время-импульсной корреляции аннигиляционных 

фотонов (ВИК). Разработанный комплекс обеспечивает возможность проведения 

измерений исследуемых материалов в условиях повышенной температуры до      

900 °C, в атмосфере водорода, при повышенном давлении, в том числе в режиме in 

situ. Управляемый газовый реактор позволяет контролировать и исследовать 

сорбционные и десорбционные характеристики по водороду в металлических 

материалах в широком диапазоне температур (от комнатной до 900 °C) и давлений 

(10-1 Па до 5 МПа), в том числе в среде водорода и других газов. 

Высокотемпературная вакуумная камера, разработанная для проведения данных 

измерений, обеспечивает быстрое и надежное соединение с управляемым газовым 

реактором и работоспособность в указанных диапазонах температур и давлений. В 

режиме ex situ с использованием источника позитронов на основе изотопа 44Ti с 

активностью 1,38 МБк были достигнуты высокие скорости счета для модуля ВРАП 

(185 ± 8) соб./с и для модуля СДУАЛ (145 ± 27) соб./с. Временное и энергетическое 

разрешение модулей составило (224 ± 3) пс и (1,2 ± 0,1) кэВ, соответственно. 
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2. Разработана методика проведения ex situ измерений методами 

позитронной аннигиляционной спектрометрии, предназначенная для 

идентификации различных типов дефектов, включая примесно-вакансионные, в 

гомогенных и гетерогенных металлических материалах. Данная методика 

включает следующие этапы: оценку вклада аннигиляции позитронов в источнике, 

которая включает измерение импульсного и временного распределения 

аннигиляции позитронов в стандартных образцах, обработку спектров по 

мультиэкспоненциальной модели, и оценку временных компонент. Одновременное 

измерение импульсного и временного распределения аннигиляции позитронов в 

исследуемых материалах. Анализ импульсного распределения аннигиляции 

позитронов с определением S и W параметров формы ДУАЛ и построения 

относительных кривых. Анализ для серии спектров временного распределения 

аннигиляции позитронов с использованием модели захвата позитронов для 

определения параметров временных компонент. 

3. Разработаны алгоритмы и специализированное программное 

обеспечение для проведения in situ анализа и контроля дефектной структуры 

гомогенных и гетерогенных металлических материалов с применением методов 

позитронной аннигиляционной спектрометрии при термических и водородных 

воздействиях. 

4. Проведена апробация экспериментальных возможностей 

разработанного аппаратно-программного комплекса позитронной 

аннигиляционной спектрометрии при контроле и анализе дефектной структуры 

измельченного порошка магния при термических и водородных воздействиях в 

режиме ex situ с использованием источника позитронов на основе изотопа 44Ti и в 

режиме in situ с источником позитронов на основе изотопа 64Cu. Показана высокая 

чувствительность параметров электрон-позитронной аннигиляции к изменению 

электронной и дефектной структуры в порошке магния, в том числе при фазовых 

превращениях. 
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3. Позитронный контроль дефектной структуры гетерогенных 

металлических материалов при синтезе и накоплении водорода 

Разработанное оборудование и методики анализа ПАС использовались для 

анализа и контроля дефектов в гетерогенных металлических материалах, 

полученных методами интенсивной пластической деформации, плавления в плазме 

аномального тлеющего разряда и селективного электронно-лучевого сплавления. 

Применение интенсивной пластической деформации (ИПД) приводит к 

формированию ультрамелкозернистой (УМЗ) структуры в металлических сплавах, 

которая обеспечивает сочетание высокой прочности и пластичности. Сплавы на 

основе TiNi хорошо известны как материалы с эффектом памяти формы (ЭПФ) и 

сверхэластичности, применяемые в различных областях техники и медицины. 

Измельчение зерен до УМЗ размера методом равноканального углового 

прессования (РКУП) позволяет значительно улучшить механические и 

функциональные свойства сплавов на основе TiNi. РКУП считается наиболее 

перспективным методом получения пространственных функционально-

градиентных материалов на основе TiNi с УМЗ структурой для новых приложений. 

Проведен комплексный анализ влияния РКУП при 450 °C на эволюцию дефектов 

кристаллического строения в сплавах Ti50Ni47,3Fe2,7 и Ti49,4Ni50,6 с использованием 

методов позитронной аннигиляционной спектрометрии [146].  

Спектры ВРАП исходных отожженных сплавов содержат одну компоненту 

времени жизни позитронов с близкими значениями:τ1: (132 ± 1) пс для сплава 

Ti50Ni47.3Fe2.7 и (140 ± 1) пс для сплава Ti49.4Ni50.6. Величина τ1 приближена к 

экспериментальному значению свободного времени жизни позитронов в TiNi 

(132 пс) и к теоретически рассчитанному значению времени жизни 

делокализованных позитронов в бездефектном никелиде титана со структурой В2. 

После РКУП, среднее время жизни позитронов τavg значительно увеличивается 

после первого прохода и незначительно уменьшается с увеличением числа 
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проходов, независимо от состава сплава. Увеличение τavg свидетельствует о 

повышении концентрации кристаллических дефектов при увеличении заданной 

деформации. Тип дефектов, возникающих в результате РКУП, возможно 

определить после разложения спектров ВРАП на временные компоненты. 

Произведенное разложение спектров ВРАП по разработанной методике показало, 

что уже после первого прохождения РКУ прессования в спектрах практически не 

наблюдается вклад от аннигиляции делокализованных позитронов: все позитроны 

аннигилируют только из локализованных состояний, связанных с дефектами 

(насыщенный захват позитронов).  

В деформированных образцах временная компонента τ2 ВРАП в пределах 

экспериментальной погрешности не изменяется с увеличением количества 

проходов РКУ прессования. Это указывает на сохранение превалирующего центра 

захвата позитронов, которым являются дислокации. Таким образом, в 

деформированных сплавах Ti50Ni47,3Fe2,7 и Ti49,4Ni50,6 временные компоненты со 

временем жизни ~150 пс соответствуют аннигиляции позитронов, связанных с 

дислокациями. 

Величина временной компоненты τ3 значительно превышает как время жизни 

делокализованных позитронов, так и время жизни позитронов, захваченных 

дислокациями, в обоих исследованных сплавах на основе TiNi. Усредненное время 

жизни позитронов в моновакансиях TiNi составляет ~ 195 пс. Однако в B2 фазе 

TiNi возникают два типа вакансий, различающихся по энергии образования: 

вакансии VTi и VNi на узлах подрешеток, которые занимают атомы Ti и Ni, 

соответственно. Теоретические времена жизни позитронов, захваченных вакансией 

VTi и VN, составляют 205 и 134 пс, соответственно. Таким образом, компонента τ3 

после трех и восьми проходов РКУП соответствует одиночным вакансиям VTi, 

образовавшимся в подрешетке атомов Ti. Время жизни позитронов τ3 после первого 

прохода РКУП, которое составляет 305 пс, намного больше, чем время жизни 

позитронов в моновакансиях, и связано с вакансионными комплексами, 

состоящими из 5-7 вакансий. После первого прохождения РКУП размер зерен-
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субзерен в образцах сплавов Ti50Ni47,3Fe2,7 и Ti49,4Ni50,6 все еще достаточно велик, 

чтобы вакансии могли образовывать комплексы в объеме зерна при температуре 

деформации 450 °C. После следующих проходов размер зерен-субзерен 

уменьшается до величин, при которых часть вакансий может достигать границ 

зерен или дислокаций, а остальное их количество является недостаточным для 

обеспечения заметной концентрации их комплексов. Интенсивности временных 

компонент I2 и I3 пропорциональны плотности дислокаций и концентрации 

вакансий (I2 + I3 ≈ 1, т.к. I1 < 0,3). Из-за насыщенного захвата позитронов, плотность 

дислокаций и концентрация дефектов вакансионного типа в данном случае не 

может быть точно определена с помощью модели захвата позитронов. Однако 

концентрацию вакансий возможно оценить по соотношению I2/I3 = νd·ρd/νv·cv, 

используя удельные скорости захвата позитронов дислокациями νd и вакансиями νv 

в металлических материалах, равные ~ 10-4 м2с-1 и ~ 1014 с-1, соответственно. 

Согласно результатам рентгеноструктурного анализа, плотность дислокаций после 

8 проходов РКУП для сплава Ti49.4Ni50.6 ρd = 1,1×1015 м-2. Соотношения I2/I3 = 10,1 и 

9,1 после 3 и 8 проходов РКУП, соответственно. Это также указывает на то, что 

основными дефектами кристаллической структуры, которые захватывают 

позитроны в сплавах Ti50Ni47,3Fe2,7 и Ti49,4Ni50,6, после РКУП, являются дислокации. 

Для I2/I3 ≈ 10 относительная концентрация вакансий VTi после РКУП составляет 

~10-4, что на несколько порядков выше термодинамически равновесной 

концентрации. Вакансии VNi также появляются в процессе РКУП, так как их 

энергия образования (0,78 эВ) ниже, чем у VTi (0,97 эВ), но их концентрацию 

невозможно оценить из спектров ВРАП, так как теоретическое время жизни 

позитронов в VNi (134 пс) практически совпадает со временем жизни 

делокализованных позитронов.  

Высокая концентрация вакансий ускоряет массоперенос, растворение или 

выделение вторичных фаз, стимулирует, как и дислокации, формирование новой 

зеренно-субзеренной структуры, что увеличивает протяженность границ зерен. В 

условиях высокой концентрации и низкой подвижности вакансий они могут 
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образовывать комплексы, что приводит к снижению долговременной прочности. 

Поэтому изучение формирования свободных объемов в виде вакансий в 

металлических материалах, которые были подвергнуты ИПД, является актуальной 

задачей, так как ее решение будет способствовать лучшему пониманию 

деформационного поведения УМЗ материалов. Проведен комплексный анализ 

влияния abc-прессования (последовательного прессования со сменой оси сжатия на 

90°) при 300 °C на типы образующихся дефектов кристаллического строения, их 

эволюцию и плотность в зависимости от величины истинной деформации в 

образцах двойного сплава на основе TiNi, близкого к эквиатомному составу 

Ti49.8Ni50.2 (ат.%) [147].  

Были определены параметры спектров ВРАП в зависимости от величины 

истинной аbс−деформации е равными 1,84, 3,60, 5,40, 7,43, 9,55. Компонента 

времени жизни позитронов τF = (138 ± 1) пс соответствует величине времени жизни 

делокализованных позитронов в B2 фазе TiNi. До и после аbс−деформации 

наблюдается насыщенный захват позитронов дефектами (100 – (IА + IB) < 0,6 %). 

До аbс−деформации экспериментальный спектр ВРАП раскладывается на две 

интенсивные компоненты времени жизни позитронов: τА = (169 ± 1) пс и  

τB = (192 ± 2) пс. Величина временной компоненты τА, связанной с аннигиляцией 

позитронов на дислокациях, превышает характерные значения для B2 фазы TiNi  

τА = (159 ± 3) пс, полученные ранее. В то же время, временная компонента  

τB = (192 ± 2) пс согласуется как со средним экспериментальным значением 

временем жизни позитронов, захваченных моновакансиями в TiNi (197 ± 2) пс, так 

и с теоретическим временем жизни позитронов в вакансиях подрешетки атомов Ti 

в B2 фазе TiNi (~ 205 пс). Повышение уровня деформации вызывает уменьшение 

временной компоненты τА по сравнению с начальным состоянием при 

существенном увеличении ее интенсивности, при этом долгоживущая компонента 

τB в спектрах ВРАП после деформации не выявляется. Таким образом, дислокации 

являются превалирующим центром захвата позитронов в сплаве Ti49,8Ni50,2 до и 
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после деформации. Это подтверждается данными ДУАЛ, поскольку значение S 

параметра до аbс−прессования существенно превышает величину S, характерную 

для TiNi в B2 фазе после отжига при 1000 °C. Анализ химического окружения 

(СДУАЛ) в месте аннигиляции выявляет небольшое смещение в сторону атомов 

титана, что связано с образованием вакансий в подрешетке Ti, выявленных 

методом ВРАП.  

Интерметаллиды на основе титана также рассматриваются как 

перспективные материалы для хранения водорода. Формирование гексагональной 

фазы Лавеса C36 TiCr2 (параметры кристаллической решетки a = 4,928 Å и  

c = 15,983 Å) происходит при синтезе интерметаллического соединения из 

высокочистых порошков титана и хрома (99,99 %) в плазме аномального тлеющего 

разряда. Формирование однофазного материала C36 связано с медленным 

охлаждением за счет теплового потока с поверхности расплава и инфракрасного 

излучения тигля. С целью увеличения эффективной сорбционной емкости, 

порошок сплава TiCr2 был получен методом водородного диспергирования. Что 

вызывает увеличение объема элементарной ячейки на 0,6%, за счет накопления 

водорода, преимущественно в форме твердого раствора. Проведение первого цикла 

сорбции/десорбции порошка TiCr2 C36 при 30 °C приводит к образованию 

стабильного гидрида TiCr2Hx≤0,5 со структурой C36, с увеличенным на 3 % объемом 

элементарной ячейки. После 15 циклов сорбции/десорбции, гидрид приобретает 

стехиометрический состав TiCr2H0,5 со структурой C36 (a = 4,961 Å и c = 16,224 Å). 

Десорбция водорода при температуре 200-600 °С сопровождается релаксацией 

кристаллической решетки (a = 4,911 Å и c = 15,945 Å), однако часть водорода 

остается в материале в виде гидрида, твердого раствора, а также захваченным 

различными дефектами кристаллической решетки (вакансии или дислокации) 

[148]. В интерметаллическом соединении TiCr2 C36 после синтеза время жизни 

позитронов составляет τF = (141 ± 2) пс, при этом наблюдается высокая 

концентрация дефектов вакансионного типа (τA = (173 ± 4) пс), что обусловлено 

интенсивным охлаждением при синтезе с низкой скоростью диффузии вакансий. 
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Полученные данные о структуре дефектов при термической обработке позволяют 

определить механизмы деградации сорбционной емкости с целью контроля и 

повышения циклической стабильности эффективных интерметаллических 

материалов для хранения водорода на основе фаз Лавеса [149]. 

3.1. Позитронная аннигиляционная спектрометрия дефектной 

структуры титановых изделий, изготовленных методом 

селективного электронно-лучевого сплавления при различных 

параметрах 

Многолетние материаловедческие исследования позволили установить, что 

накопление водорода в конструкционных металлах и сплавах является ключевым 

фактором, обуславливающим снижение долговечности изделий и конструкций. 

Водород проникает в изделия в различных технологических процессах 

изготовления и обработки, а также при эксплуатации в агрессивных средах, что 

ведет к формированию дефектов, образованию трещин и ухудшению их физико-

механических свойств, что в конечном итоге приводит к разрушению. Водородное 

охрупчивание представляет особую проблему для изделий из циркониевых и 

титановых сплавов, которые активно применяются в агрессивных средах и 

подвергаются наводороживанию в процессе эксплуатации [150–155]. 

Поглощенный водород, выделяясь в виде хрупкой гидридной фазы, существенно 

ухудшает механические свойства титановых сплавов. Полностью исключить 

проникновение водорода в материалы невозможно из-за его высокого содержания 

в атмосфере и водной среде, а также в силу технических условий эксплуатации. 

Кинетические параметры и скорость водородного охрупчивания материалов 

находятся под влиянием множества факторов, среди которых выделяются 

структурно-фазовое состояние и степень дефектности материала, а также 

термодинамические условия среды, включающие давление, температуру и 
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концентрацию водорода, и способ приложения нагрузки, определяемый вектором, 

скоростью [150–156]. Несмотря на длительное изучение проблемы водородного 

охрупчивания, исследования в этой области остаются актуальными, что 

подтверждается числом ежегодных публикаций. Проблема водородного 

охрупчивания представляет собой сложный класс задач, требующих особого подхода 

вследствие разнообразных проявлений водородной хрупкости, высокой 

диффузионной способности и отсутствия четко определенных критериев для 

установления предельных концентраций для различных конструкций и условий их 

использования. Одним из перспективных направлений является не разработка и 

создание новых конструкционных материалов, а развитие новых способов 

производства изделий, используя уже созданные и хорошо зарекомендовавшие себя 

материалы, в частности с использованием аддитивных технологий (АТ). Применение 

аддитивных технологий способствует ускорению производственного процесса, 

снижению расхода сырья и созданию конструкций сложной конфигурации, 

изготовление которых традиционными способами литья, штамповки и механической 

обработки невозможно [157–169]. Преимущество технологий трехмерной печати 

заключается в простоте создания изделий сложной формы на основе трехмерной 

модели за один технологический процесс, без необходимости в сварке или 

дополнительной постобработке. Это особенно важно для авиационной и 

космической промышленности, где стремятся максимально уменьшить вес 

готового изделия за счет уменьшения веса его деталей. 

Одним из наиболее актуальных методов создания трехмерных изделий 

является метод селективного электронно-лучевого сплавления [157–169]. Данный 

метод обладает такими преимуществами, как высокое разрешение в 

горизонтальной плоскости, высокая производительность и отсутствие 

необходимости последующей термической обработки для снятия напряжений в 

материале и достижения высоких механических характеристик. Однако, как и в 

других методах аддитивного производства, структура и свойства произведенной 

детали зависят от множества факторов, обусловленных сложностью физических 
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процессов, протекающих при производстве изделий с применением АТ [170,171]. 

Установление закономерностей формирования структуры материала, в 

зависимости от технологических параметров производства, представляет большой 

практический интерес, так как позволяет создавать изделия с уникальными физико-

механическими свойствами [172,173]. В многочисленных исследованиях [157–169] 

показана возможность повышения прочностных характеристик титановых сплавов 

при использовании аддитивных технологий. 

Между тем, перспектива использования титановых сплавов, полученных с 

помощью аддитивных технологий, во многом зависит от их устойчивости к 

водородному охрупчиванию. Поэтому исследования влияния водорода на 

структурно-фазовое состояние и физико-механические свойства титановых 

сплавов остаются актуальными [173–176]. Новые данные позволят расширить 

понимание процессов дефектообразования, изменения структуры и свойств 

металлических материалов, полученных методом селективного электронно-

лучевого сплавления, при взаимодействии с водородом [177–180]. Методами ПАС 

исследованы изделия, полученные методом селективного электронно-лучевого 

сплавления порошка Ti-6Al-4V (Ti6Al4V ELI) на установке ARCAM A2 EBM [181]. 

Средний размер частиц порошка составлял (50÷150) микрометров. Образцы 

представляли собой цилиндры высотой 2 мм и диаметром 8 мм, при этом толщина 

слоя порошка в процессе производства составляла ~ 70 микрометров. Печать 

проводилось при скорости сканирования 3000 мм/с, мощности электронной пушки 

60 кВт, и температуре подложки 700 °C. Было подготовлено три серии образцов, 

отличающихся значениями тока электронного пучка: №1 – I = 17 мА, №2 –  

I = 15 мА, №3 – I = 13 мА.  

На рисунке 47 представлены спектры ВРАП в изделиях СЭЛС Ti-6Al-4V при 

различных значениях тока сплавления. 
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Рисунок 47 – Спектры ВРАП в изделиях СЭЛС Ti-6Al-4V при различных 

значениях тока сплавления: a) литой, б) 17 мА, в) 15 мА, г) 13 мА 

Таблица 6 содержит результаты обработки спектров ВРАП в изделиях СЭЛС 

Ti-6Al-4V при различных значениях тока сплавления. Параметры аннигиляции 

изделий СЭЛС Ti-6Al-4V были сопоставлены с параметрами аннигиляции 

позитронов в сплаве Ti-6Al-4V, изготовленном традиционным методом (литьем) и 

подвергнутом отжигу при 750 °C в течение 24 часов. 
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Таблица 6 – Параметры ВРАП в изделиях СЭЛС Ti-6Al-4V при различных 

значениях тока сплавления, а также в сплаве Ti-6Al-4V изготовленном 

традиционным методом после отжига 750 °C в течение 24 часов 

Ток 

сплавления, 

мА 

τА, пс 
IA, 

% 
τB, пс IB, % 

kA, 

±0,3 

нс-1 

kB, ± 

0,001 

нс-1 

τF, пс 
IF, 

% 

τavg, 

пс 

13 166±2 15 287±5 - 0,13 - 148±1 85 149±1 

15 165±2 20 291±5 - 0,17 - 148±1 90 149±1 

17 164±2 13 290±5 0,06 0,11 0,002 147±1 87 149±1 

 

Литой - - - - - - 147±1 100 147±1 

Как видно из таблицы 6, в случае отожженного сплава Ti-6Al-4V, 

полученного традиционным методом, выделяется только одна компонента  

τF = (147 ± 1) пс, связанная с аннигиляцией делокализованных позитронов в 

кристаллической решетке титана. Вследствие отсутствия других временных 

компонент в спектрах, можно заключить, что плотность дислокаций и 

концентрация вакансий находятся ниже предела чувствительности метода (для 

вакансий < 10-6 ат. %, плотность дислокаций < 1012 см-2). В изделиях из сплава Ti-

6Al-4V, полученных методом СЭЛС при различных значениях тока сплавления, 

наблюдаются две дополнительные компоненты, связанные с аннигиляцией 

позитронов, захваченных дефектами: τА = (165 ± 2) пс и τB = (291 ± 5) пс, помимо 

временной компоненты τF = 147 пс [182–186]. Аннигиляция позитронов на 

дислокационных дефектах в титане характеризуется временной компонентой τА, 

значение которой составляет (165 ± 2) пс. Поскольку значение компоненты  

τB = (291 ± 5) пс превышает значение времени жизни делокализованных позитронов 

в (3±1) раза, данная компонента может быть связана с аннигиляцией позитронов, 

захваченных вакансионными комплексами либо высокоугловыми границами зерен 

[94,187]. Захват позитронов высокоугловыми границами зерен в титане приводит к 
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появлению в спектрах ВРАП компоненты со временем жизни, приблизительно в 

2,7 раза превышающим τF (для титана, например, (390 ± 8) пс), что выше 

полученного экспериментального значения τB = (291 ± 5) пс. Следовательно, 

компонента времени жизни τB в основном связана с аннигиляцией позитронов, 

захваченных вакансионными комплексами, состоящими из четырех моновакансий 

(4V – тетравакансии) [186,188]. Таким образом, преобладающими дефектами в 

изделиях из сплава Ti-6Al-4V, изготовленных при помощи метода СЭЛС, являются 

дислокации и тетравакансии. 

Плотность дислокаций Сd и концентрация тетравакансий С4V определяются 

по следующим выражениям [189]: 

𝐶𝑑 =
𝑘𝐴

𝜇𝑑
,  

 (21) 

𝐶4𝑉 =
𝑘𝐵

𝜇4𝑉
,  

 (22) 

где, kA, kB – скорости захвата позитронов дислокациями и тетравакансиями, 

соответственно, а μd, μ4V – коэффициент захвата позитронов для дислокаций и 

тетравакансий, соответственно. Для большинства металлов коэффициент захвата 

позитронов дислокациями находится в диапазоне (10-5÷10-4) м-2·с-1, для титана и его 

сплавов это значение составляет μd = 0,5·10-5 м2·с-1 [186]. В титане коэффициент 

захвата позитронов моновакансиями равен 2·1014 с-1. При этом в вакансионных 

комплексах, объединяющих менее десяти вакансий, значение коэффициента 

захвата прямо пропорционально числу вакансий, что дает коэффициент захвата 

позитронов для тетравакансий в титане μ4V ≈ 8·1014 с-1 [190,191]. Полученные 

результаты расчета концентрации дефектов в изделиях СЭЛС Ti-6Al-4V при 

изменении тока электронно-лучевого сплавления, представлены в таблице 7. 

Плотность дислокаций в изделиях СЭЛС Ti-6Al-4V значительно превышает 

значения для литого материала (Сd < 1012 см-2). Для титановых сплавов, включая  

Ti-6Al-4V, характерно образование наноразмерных кластеров и 

интерметаллических выделений Ti3Al при различных воздействиях [192–195]. 
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Таблица 7 – Концентрация основных типов дефектов в изделиях из сплава  

Ti-6Al-4V, изготовленных СЭЛС  

Ток 

сплавления, 

мА 

Плотность дислокаций Сd, 

×1013м-2 

Концентрация тетравакансий, 

ppm 

13 2,4 ± 1,0 - 

15 3,3 ± 1,5 - 

17 2,2 ± 0,9 0,003 ± 0,001 

Однако метод ВРАП не позволяет разделять вклад аннигиляции в титановой 

матрице и в Ti3Al, так как время жизни позитронов в данных состояниях 

практически идентично [185,196,197]. Формирование наноразмерных кластеров 

Ti3Al можно характеризовать методом СДУАЛ. Двумерные спектры СДУАЛ для 

изделий СЭЛС Ti-6Al-4V при различных токах сплавления, а также спектр сплава 

Ti-6Al-4V, полученного традиционным методом и подвергнутого отжигу при 

750 °С в течение 24 часов, представлены на рисунке 48. Результаты обработки 

двумерных спектров СДУАЛ в изделиях СЭЛС Ti-6Al-4V представлены в 

таблице 8. 

Таблица 8 – Результаты обработки двумерных спектров СДУАЛ в изделиях 

СЭЛС Ti-6Al-4V при различных значениях тока сплавления  

Ток сплавления, мА S±2·10-4 W±5·10-5 

13 0,5278 0,03273 

15 0,5293 0,03242 

17 0,5287 0,03264 

 

Литой 0,5258 0,03324 
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(а) (б) 

  

(в) (г) 

Рисунок 48 – Двумерные спектры СДУАЛ в СЭЛС Ti-6Al-4V при различных 

значениях тока сплавления, а также спектр сплава Ti-6Al-4V, изготовленного 

традиционным методом и подвергнутого отжигу при 750 °С в течение 24 часов:  

а - литой материал; б - изделия, изготовленные СЭЛС при токе 17 мА; в - изделия, 

изготовленные СЭЛС при токе 15 мА; г - изделия, изготовленные СЭЛС при токе 

13 мА  

Увеличение концентрации дефектов, таких как дислокации и тетравакансии, 

приводит к увеличению значения параметра S и уменьшению параметра W, что 
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свидетельствует об увеличении избыточного свободного объема [23]. Таким 

образом, результаты СДУАЛ подтверждают выводы, полученные при анализе 

спектров ВРАП. Для анализа влияния химического окружения в месте аннигиляции 

дополнительно были проанализированы относительные кривые импульсного 

распределения аннигиляции позитронов в изделиях из титанового сплава Ti-6Al-

4V, изготовленных при различных токах сплавления, а также в технически чистом 

титане, алюминии и ванадии после рекристаллизационного отжига. В качестве 

референтного спектра использован спектр отожженного технически чистого 

титана. Полученные относительные кривые для всех спектров СДУАЛ 

представлены на рисунке 49.  

В высокоэнергетической области спектров (область полуостовных и 

остовных электронов) наблюдается смещение линий относительных кривых для 

всех изделий СЭЛС Ti-6Al-4V, изготовленных при различном токе сплавления, к 

линии алюминия, что указывает на формирование наноразмерных кластеров  

(Ti-Ti-Al) и образование предвыделений фазы Ti3Al [25,195]. Для сравнительного 

анализа зависимости S=f(W), представленной на рисунке 49б, также использованы 

экспериментальные значения, полученные для литого отожженного титанового 

сплава Ti-6Al-4V после холодной прокатки на 6 и 8 %. В данном случае, 

дислокации будут являться основным центром захвата позитронов. Учитывая, что 

значения для всех изделий СЭЛС Ti-6Al-4V находятся на одной линии с 

холоднокатаными образцами, для них также превалирующим центром захвата 

позитронов являются дислокации, что хорошо согласуется с данными ВРАП 

(таблица 6). 
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(б) 

Рисунок 49 – Относительные кривые СДУАЛ (а) и зависимость S = f(W) (б) в 

изделиях СЭЛС Ti-6Al-4V при различном токе сплавления 
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Развитая дефектная структура, характеризующаяся высокой плотностью 

дислокаций, образованием вакансионных комплексов и предвыделений Ti3Al, 

обусловлена особенностями температурных полей и напряжений, формирующихся 

в процессе изготовления изделий методом СЭЛС. В результате плавления при 

1900 °С, резкого охлаждения до 720 °С с длительной выдержкой и медленного 

остывания до комнатной температуры, формируется специфическое структурно-

фазовое состояние. Скорость охлаждения, в этом случае, тесно связана с шириной 

и глубиной зоны расплава, и, соответственно, временем его существования. 

Согласно результатам моделирования, время жизни зоны расплава и ее размеры 

увеличиваются с ростом тока пучка, что влияет на эволюцию микроструктуры и 

механических свойств, получаемых методом СЭЛС изделий из сплава Ti-6Al-4V 

[174]. Теоретическое и экспериментальное исследование проводилось для изделий 

из сплава Ti-6Al-4V, изготовленных методом СЭЛС на некоммерческой установке 

с открытым программным обеспечением, при варьировании тока пучка в диапазоне 

от 2,5 до 3,5 мА. Показано, что фазовый состав изделий СЭЛС Ti-6Al-4V в 

основном определяется током электронного пучка. Высокое содержание β-фазы 

(~ 7 об. %) достигается при токе пучка 3 мА, а изделия характеризуются высокой 

микротвердостью по сравнению со сплавом Ti-6Al-4V, произведенным 

традиционным методом. При этом микротвердость СЭЛС Ti-6Al-4V несколько 

возрастает как в продольном, так и в поперечном направлении, с увеличением тока 

электронного пучка. При минимальном токе сплавления 2,5 мА формируются 

изделия, в структуре которых наблюдаются непроплавленные области, в то время 

как при токе 3,5 мА формируются изделия с наибольшей плотностью 4,467 г/см3. 

Модуль Юнга и коэффициент Пуассона изделий, изготовленных методом СЭЛС из 

сплава Ti-6Al-4V при различном токе сплавления, изменяются незначительно. 
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3.2. Позитронная аннигиляционная спектрометрия дефектной 

структуры титановых изделий, изготовленных методом 

селективного электронно-лучевого сплавления при накоплении 

водорода 

Параметры СЭЛС оказывают существенное влияние на структурно-фазовое 

состояние, свойства и накопление водорода в конечных изделиях из сплава  

Ti-6Al-4V [175]. Микроструктура изделий СЭЛС Ti-6Al-4V характеризуется 

наличием α-фазы, представленной пластинами шириной (0,2÷0,6) мкм, а также  

β-фазой, которая присутствует как в форме пластин, так и в виде глобулярных зерен 

диаметром (0,15÷0,2) мкм, внедренных в границы α-зерен. Кроме того, 

наблюдаются наноразмерные зерна метастабильных α″ и ω фаз, изолированные 

внутри α-пластин и на их границах. Объемное содержание β-фазы составляет ~ 4 %. 

Средняя ширина α-пластин уменьшается при увеличении функции скорости при 

фиксированном токе пучка (17 мА). При одинаковой функции скорости, 

уменьшение ширины α-пластин также наблюдается при уменьшении тока пучка с 

17 до 13 мА. Более мелкозернистая структура формируется при токе пучка 17 мА 

и функции скорости 98, в то время как более крупнозернистая микроструктура 

создается при параметрах 17 мА и 85, соответственно. Фазовый состав при 

варьируемых параметрах изменяется незначительно, а содержание β-фазы 

находится в диапазоне от 2,4 до 3,1 об %. Скорость сорбции водорода при 

наводороживании изделий СЭЛС Ti-6Al-4V при 500 °C существенно зависит от их 

исходной микроструктуры. Средняя скорость сорбции водорода выше в изделиях, 

изготовленных при токе пучка 17 мА и функции скорости 98, благодаря более 

мелкозернистой структуре. Наименьшая скорость сорбции водорода наблюдается 

у изделий, полученных при параметрах 17 мА и 85 функции скорости. Форма 

кинетических кривых указывает на наличие фазового перехода αH + βH→βH, 

который зависит от размеров α-пластин и содержания, а также распределения  
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β-фазы. Кинетика сорбции водорода при 650 °C, при тех же параметрах СЭЛС, 

остается практически неизменной из-за увеличенной диффузии водорода в α-фазе, 

поскольку переход αH + βH→βH происходит значительно быстрее чем при 

наводороживании при 500 °C.  

Насыщение водородом до концентрации 0,29 мас.% приводит к обогащению 

первичной α-фазы алюминием, что вызывает образование α2-фазы на основе 

интерметаллида Ti3Al. Согласно данным РСА и ПЭМ интенсивного формирования 

гидридных фазы не наблюдается, что указывает на то, что растворенный водород 

преимущественно находится в β-фазе и частично в интерметаллиде Ti3Al. Это 

подтверждается результатами in situ рентгеноструктурного анализа при 650 °C 

наводороживании. При содержании водорода менее 0,3 мас.% происходит лишь 

увеличение объемной доли β-фазы, сопровождающееся уменьшением доли α-фазы 

с последующим превращением α → α2. Увеличение содержания водорода в 

изделиях СЭЛС Ti-6Al-4V до 0,58 мас.% вызывает увеличение объемной доли и 

рост пластин Ti3Al. При увеличении концентрации водорода до 0,9 мас.% 

происходит активная миграция и рост границ первичных α-пластин, при этом 

пластины Ti3Al распадаются на отдельные нанокристаллы, а объемная доля  

δ-гидридов титана возрастает. В исследованном концентрационном диапазоне 

происходят следующие фазовые превращения [α(α″,ω) + β] → [α(α2) + β + δ + γ] 

[198].  

Кинетика сорбции водорода при температуре 650 °C и структурно-фазовое 

состояние изделий из сплава Ti-6.5Al3.5Mo-1.5Zr-0.3Si, изготовленных методом 

СЭЛС, также зависят от параметров электронно-лучевого сплавления [199]. Для 

изделий, изготовленных методом СЭЛС при токе 4 мА, минимальная скорость 

сорбции составляет 0,002 мас.%/мин. Однако, для изделий, изготовленных при 

токах пучка 3 и 6 мА, скорость сорбции увеличивается до 0,006 и 0,003 мас.%/мин., 

соответственно. Причем, в первом случае это обусловлено более мелкозернистой 

структурой, а во втором активным зерногрничным растрескиванием. Фазовые 

превращения происходят по следующей схеме: (α+β → α(α2) + β+δ → δ+ β). Кроме 
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того, наводороживание способствует дополнительному измельчению 

микроструктуры и повышению микротвердости. 

Комплексный анализ методами ПАС изделий из сплава Ti-6Al-4V, 

изготовленных методом СЭЛС при токе сплавления 13 мА, и наводороженных до 

различных концентраций, позволяет определить некоторые особенности 

дефектообразования по сравнению с титановыми сплавами, изготовленными 

другими методами [70]. Спектры временного распределения аннигиляции 

позитронов в объеме образцов сплава Ti-6Al-4V, изготовленных методом СЭЛС 

при токе сплавления 13 мА, наводороженных до различных концентраций, 

представлены на рисунке 50.  

 

(а) 

  

(в) (г) 

Рисунок 50 – Спектры временного распределения аннигиляции позитронов в 

образах сплава Ti-6Al-4V полученных методом СЭЛС наводороженных до 

различных концентраций 
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В таблице 9 представлены результаты анализа ВРАП изделий СЭЛС  

Ti-6Al-4V после наводороживания до различных концентраций. 

Таблица 9 – Параметры ВРАП в изделиях СЭЛС Ti-6Al-4V при различном 

содержании водорода 

Концентрация 

водорода, 

мас.% 

τА, пс 
IA, 

% 
τB, пс 

IB, 

% 

kA, 

нс-1 
kB, нс-1 τF, пс IF, % 

τavg, 

пс 

- 164±2 13 290±5 0,06 
0,11± 

0,03 

0,002 ± 

0,001 
147±1 87,0 149±1 

0,047 168±2 56 213±5 0,19 
0,97± 

0,03 

0,006± 

0,001 
149±1 40,81 151±1 

0,065 167±2 80 212±5 0,21 
3,1± 

0,1 

0,008± 

0,001 
149±1 19,79 155±1 

0,090 167±2 82 211±5 0,23 
3,6± 

0,1 

0,009± 

0,001 
149±1 17,77 156±1 

Наводороживание изделий СЭЛС Ti-6Al-4V до концентраций от 0,047 до 

0,090 мас.%, приводит к появлению в спектрах ВРАП, помимо компоненты 

τF=147 пс, связанной с аннигиляцией делокализованных позитронов в решетке 

титана, интенсивной компоненты τА с временем жизни (168 ± 2) пс. Значение 

данной компоненты превышает значение, характерное для дислокаций  

(τА = (165 ± 2) пс) в сплаве Ti-6Al-4V [69,100,200]. В наводороженных изделиях 

СЭЛС Ti-6Al-4V присутствует α2 фаза (интерметаллид Ti3Al в форме тонких 

пластин), поэтому часть позитронов будет аннигилировать в ней. Однако 

временные компоненты аннигиляции позитронов в решетке титана и 

интерметаллида Ti3Al, независимо от соотношения Ti/Al, практически не 

отличаются. Поэтому компонента τА = (168 ± 2) пс соответствует захвату 

позитронов дислокациями не только в титане, но и в α2 фазе. С ростом 

концентрации водорода от 0,047 до 0,090 мас.% интенсивность данной компоненты 
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увеличивается с 56 до 82 %. В спектрах ВРАП наводороженных изделий СЭЛС Ti-

6Al-4V также присутствует долгоживущая компонента τB, время жизни которой 

составляет (212 ± 5) пс, что указывает на аннигиляцию позитронов, захваченных 

простыми водород-вакансионными комплексами V-1H [182–184].  

Спектры импульсного распределения аннигиляции позитронов в объеме 

образцов сплава Ti-6Al-4V, изготовленных методом СЭЛС при токе сплавления 

13 мА, наводороженных до различных концентраций, представлены на рисунке 51.  

 

(а) 

  

(б) (в) 

Рисунок 51 – Спектры импульсного распределения аннигиляции позитронов в 

образах сплава Ti-6Al-4V полученных методом СЭЛС наводороженных до 

различных концентраций 
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Результаты анализа ДУАЛ в изделиях СЭЛС Ti-6Al-4V, наводороженных до 

различных концентраций, представлены на рисунке 52. 

 

Рисунок 52 – Зависимость S и W параметров ДУАЛ от содержания водорода 

в изделиях СЭЛС Ti-6Al-4V 

Результаты анализа ДУАЛ хорошо коррелируют с ВРАП. При увеличении 

содержания водорода наблюдается возрастание параметра S и уменьшение 

параметра W, что также указывает на значительное увеличение избыточного 

свободного объема. Таким образом, в изделиях Ti-6Al-4V, изготовленных методом 

СЭЛС и подвергнутых наводороживанию из газовой фазы при температуре 650 °C 

до концентрации (0,047-0,090) масс.%, формируется развитая дефектная структура, 

включающая преимущественно дефекты дислокационного типа и водород-

вакансионные комплексы. 

Плотность дислокаций Cd определяется по формуле (21), а концентрация 

водород-вакансионных комплексов 𝐶𝑉−1𝐻 по формуле (23): 

𝐶𝑉−1𝐻 =
𝑘𝐵

𝜇𝑉−1𝐻
,  

(23) 
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где 𝑘𝐵 – скорость захвата позитронов простыми водород-вакансионными 

комплексами, а 𝜇𝑉−1𝐻 – коэффициент захвата позитронов простыми водород-

вакансионными комплексами. Коэффициент захвата позитронов водород-

вакансионными комплексами V-1H составляет 1,63·1014 с-1 [69,100]. Результаты 

расчетов представлены в таблице 10. 

Таблица 10 – Концентрация основных типов дефектов в изделиях СЭЛС  

Ti-6Al-4V при различном содержании водорода 

Содержание водорода, 

мас.% 

Плотность дислокаций 

Сd, ×1013м-2 
Концентрация V-1H, ppm 

0,047 19±3 0,015±0,002 

0,065 62±5 0,020±0,003 

0,090 72±5 0,023±0,003 

С увеличением содержания водорода наблюдается возрастание плотности 

дислокаций и концентрации водород-вакансионных комплексов. Это 

свидетельствует о том, что водород не только активно взаимодействует с уже 

существующими дефектами, но также способствует образованию новых. 

Сравнивая полученные значения с результатами для наводороженного технически 

чистого титана [69,100], следует отметить, что для него характерна иная дефектная 

структура в том же концентрационном диапазоне. В технически чистом титане 

дислокационная компонента отдельно не выделяется, а накопление дислокаций 

частично отражается в увеличении значения делокализованной компоненты τF. При 

этом наблюдается интенсивная долгоживущая компонента τB, значение которой 

изменяется от 197 до 305 пс, в зависимости от содержания водорода. Определенная 

методами ПАС концентрация вакансионных и водород-вакансионных комплексов 

находится в диапазоне (0,9 ÷ 2,15) ppm, что значительно превышает их 

концентрацию в наводороженных изделиях из сплава Ti-6Al-4V, полученных 

методом СЭЛС.  
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Исследована дефектная структура изделий из титанового сплава Ti-6Al-4V, 

полученных различными методами: интенсивной пластической деформацией с 

формированием ультрамелкозернистой структуры, селективным электронно-

лучевым сплавлением и традиционным способом, до и после наводороживания до 

одинаковых концентраций [201]. Были подготовлены образцы титанового сплава в 

(α + β) состоянии, имеющие различную микроструктуру: полученные 

традиционным литьем и прокаткой (Ti-6Al-4V), методом селективного электронно-

лучевого плавления (СЭЛС Ti-6Al-4V), а также с использованием методов ИПД 

(УМЗ Ti-6Al-4V). 

Образцы в состоянии поставки отжигались при температуре 750 °C. Образцы 

СЭЛС Ti-6Al-4V изготавливались с использованием электронно-лучевого 

принтера, разработанного в Томском политехническом университете [202]. Для 

печати использовался порошок сплава Ti-6Al-4V со средним размером частиц 

(65 ± 15) мкм, произведенный компанией «Нормин» (Россия). Образцы 

изготавливались в форме блоков размером 20×20×1 мм при скорости 16 мм/с и 

температуре подложки около (700 ± 50) °C. В ИФМП СО РАН заготовки из 

титанового сплава, находящиеся в крупнокристаллическом состоянии, 

подвергались всестороннему прессованию со сменой оси сжатия, постепенно 

снижая температуру от 600 до 580 °C, что способствовало формированию 

ультрамелкозернистой структуры в сплаве Ti-6Al-4V [203]. Насыщение образцов 

водородом до одинаковой концентрации (1,00 ± 0,15) мас.% проводилось при 

температуре 600 °С (скорость нагрева 4 °С/мин) и давлении 67 кПа на установке 

Gas Reaction Controller LPB в автоматическом режиме по методу Сивертса, с 

последующим охлаждением в вакууме со скоростью 1,5 °С/мин.  

Исходный литой сплав Ti-6Al-4V обладает неоднородной структурой, 

включающей α-однофазные и (α + β)-двухфазные области. Однофазные области 

размером (10÷40) мкм, обычно окружены двухфазными областями. Внутри 

однофазных областей наблюдается зернистая структура размером (3÷5) мкм в 

поперечном сечении и (7÷10) мкм в продольном сечении. Рентгеноструктурный 
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анализ указывает на то, что объемная доля β-фазы в данном состоянии сплава 

составляет 5 об.%. Структура образцов СЭЛС Ti-6Al-4V характеризуется наличием 

пластин α-фазы, вдоль которых располагаются участки β-фазы. Пластины α-фазы 

формируют колонии, аналогичные колониям перлита в стали. Толщина пластин α-

фазы преимущественно составляет 9 мкм, но в сплаве СЭЛС также наблюдаются 

пластины толщиной 200 нм. Рентгеновские дифракционные исследования 

показали, что объемная доля β-фазы в образцах сплава СЭЛС Ti-6Al-4V составляет 

4 об. %. Микроструктура образцов УМЗ сплава представлена двухфазной (α + β) 

зеренно-субзеренной структурой со средним размером зерна 0,29 мкм (рисунок 53).  

  

(а) (б) 

Рисунок 53 – Электронные микрофотографии сплава Ti-6Al-4V: а) сплав СЭЛС 

Ti-6Al-4V (изображение в светлом поле), б) сплав УМЗ Ti-6Al-4V (изображение в 

темном поле) 

Установлено, что формирование УМЗ структуры приводит к 

незначительному увеличению объемной доли β-фазы (до 5 об.%). Насыщение 

водородом образцов литого и УМЗ титанового сплава до концентрации 

(1,00 ± 0,15) мас.% приводит к образованию гидридных преципитатов TiHx. В то 

же время, по данным рентгеноструктурного анализа, после насыщения водородом 
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до той же концентрации в сплаве СЭЛС Ti-6Al-4V, на соответствующих 

дифракционных картинах наблюдается перераспределение интенсивностей 

дифракционных максимумов. Дифракционные картины содержат отражения  

α-фазы титана, кубической δ- и тетрагональной γ-фаз гидрида титана и 

интерметаллидной фазы Ti3Al с гексагональной плотноупакованной решеткой.  

Результаты анализа ВРАП для экспериментальных образцов Ti-6Al-4V в 

различных состояниях до и после наводороживания приведены в таблице 11. 

В литом сплаве Ti-6Al-4V была обнаружена одна короткоживущая компонента 

τF = (147±1) пс, связанная с аннигиляцией позитронов в титановой решетке. 

Наводороживание этого сплава до концентрации (1,00 ± 0,15) мас.% вызывает 

появление двух компонент времени жизни: τA = (166 ± 2) пс и τB = (276 ± 6) пс с 

интенсивностями IA = 83 % и IB = 2 %. Компонента τA = (166 ± 2) пс связана с 

аннигиляцией позитронов, захваченных дислокациями в титане. Долгоживущая 

компонента τB = (276с± 6) пс связана с аннигиляцией позитронов в сложных 

водородно-вакансионных кластерах mV-nH (где m – число вакансий в кластере, а n 

– число атомов водорода, связанных с кластером). В сплаве СЭЛС Ti-6Al-4V 

обнаружены две компоненты времени жизни позитронов, связанные с 

аннигиляцией позитронов, захваченных дислокациями (τA) и тетравакансиями  

(τB = 290±5 пс). 
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Таблица 11 – Параметры ВРАП для экспериментальных образцов Ti-6Al-4V 

в различных состояниях до и после наводороживания 

Пара-

метр 

Литой 

Ti-6Al-

4V 

Литой 

Ti-6Al-4V-

H 

СЭЛС 

Ti-6Al-4V 

СЭЛС 

Ti-6Al-

4V-H 

УМЗ 

Ti-6Al-4V 

УМЗ 

Ti-6Al-4V-H 

τA, пс - 166±2 164±2 166±2 171±2 167±5 

IA, % - 83±2 13±4 61±2 71±2 80±2 

τB, пс - 276±6 290±5 207±5 293±5 281±6 

IB, % - 2,0±0,1 0,06±0,03 14,0±0,2 2,0±0,1 0,2±0,1 

kA, нс-1 - 4,18±0,08 0,11±0,03 2,6±0,1 2,18±0,04 3,20±0,06 

kB, нс-1 - 0,164±0,007 0,002±0,001 0,74±0,08 0,115±0,004 0,013±0,007 

τF, пс 147±1 147±1 147±1 145±2 147±1 147±1 

τavg, пс 147±1 156±1 149±1 154±1 153±1 153±1 

После гидрирования, интенсивность дислокационной компоненты 

возрастает в 4,7 раза, а время жизни долгоживущей компоненты значительно 

уменьшается (до 207 пс), при этом интенсивность возрастает до 14 %. Таким 

образом, при наводороживании сплава СЭЛС Ti-6Al-4V увеличивается 

концентрация дислокаций и образуются комплексы водород-вакансия (V-1H). В 

сплаве УМЗ Ti-6Al-4V наблюдается интенсивная (71 %) компонента с временем 

жизни (171±2) пс, которая может быть связана с аннигиляцией позитронов, 

захваченных дислокациями или малоугловыми границами [107]. В этом случае, 

данные СДУАЛ используются для определения преобладающего типа дефектов. 

График S=f(W), полученный по ОХ сечению двумерного спектра для 

экспериментальных образцов Ti-6Al-4V, представлен на рисунке 54. Для сравнения 

на график добавлены результаты СДУАЛ литых образцов Ti-6Al-4V после 

холодной прокатки до различных степеней деформации. Преобладающим типом 
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дефектов после холодной прокатки являются дислокации, поэтому этот тип 

дефектов также будет преобладать для всех коллинеарных экспериментальных 

значений на S=f(W) зависимости. 

 

Рисунок 54 – График S=f(W) для экспериментальных образцов Ti-6Al-4V в 

различных состояниях до и после наводороживания 

Таким образом, преобладающим центром захвата позитронов в сплаве УМЗ 

Ti-6Al-4V до и после наводороживания являются малоугловые границы. Также, для 

этих образцов характерно наличие долгоживущей компоненты со временем жизни 

~ 290 пс, которая связана с аннигиляцией позитронов, захваченных вакансионными 

или водород-вакансионными комплексами.  

3.3. Выводы по главе 3 

Разработка конструкционных материалов с высокими механическими 

характеристиками, подходящих к эксплуатации в водородсодержащих средах, 
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является актуальной проблемой современного материаловедения. На сегодняшний 

день аддитивные технологии являются перспективным и быстроразвивающимся 

способом производства новых конструкционных и функциональных материалов. 

Однако, для широкого внедрения необходимы, в том числе, систематические 

исследования закономерностей их формирования. Одним из наиболее 

перспективных методов создания объемных металлических изделий является 

селективное электронно-лучевое сплавление (СЭЛС). Метод СЭЛС, в отличие от 

селективного лазерного сплавления, не требует последующей температурной 

обработки для достижения высокой прочности. Однако для материалов, 

полученных с помощью аддитивных технологий, характерны специфические виды 

макро- и микродефектов, обусловленные особенностями протекающих физических 

процессов. Наличие подобных дефектов в объеме может оказывать влияние на 

механические свойства (твердость, прочность, долговечность, вязкость 

разрушения) изделий. При этом их формирование зависит от множества факторов, 

таких как ток электронного пучка, скорость сканирования, размеры порошка, 

стратегия заполнения и т.д. В этой связи актуальны исследования, направленные 

на оптимизацию процесса изготовления деталей с использованием СЭЛС, а также 

разработку и внедрение неразрушающих методов контроля качества изделий, 

полученных с применением аддитивных технологий.  

Получены результаты анализа влияния параметров синтеза селективного 

электронно-лучевого сплавления, а также последующих термических и 

водородных воздействий на дефектную структуру титанового сплава Ti-6Al-4V: 

1.  Анализ временного распределения аннигиляции позитронов в 

образцах сплава Ti-6Al-4V, изготовленных методом СЭЛС, при различном токе 

сплавления показал, что во всех спектрах помимо компоненты τF = 147 пс, 

отвечающей за аннигиляцию в бездефектной решетке титана, выделяются две 

компоненты, отвечающие за аннигиляцию позитронов, захваченных дефектами:  

τА = (165±2) пс и τB = (291±5) пс. Компонента τА = (165±2) пс, связана с 

аннигиляцией позитронов, захваченных дислокациями. Долгоживущая компонента 
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τB = (291±5) пс отвечает за аннигиляцию позитронов, захваченных 

тетравакансиями.  

2. C использованием трехкомпонентной модели захвата позитронов 

рассчитана плотность дислокаций и тетравакансий. Плотность дислокаций в 

образцах Ti-6Al-4V, полученных методом СЭЛС при различных режимах печати, 

находится в диапазоне (2,2÷3,3)×1013 м-2, а концентрация тетравакансий до 

0,003 ppm. В целом, концентрация дефектов в образцах сплава Ti-6Al-4V 

полученных методом СЭЛС в различных режимах печати, существенно превышает 

концентрацию указанных дефектов в образцах сплава Ti-6Al-4V, полученного 

традиционным методом. 

3. Анализ совпадений доплеровского уширения аннигиляционной линии 

в образцах сплава Ti-6Al-4V, изготовленных методом СЭЛС при различном токе 

сплавления, указывает также на формирование наноразмерных кластеров  

(Ti-Ti-Al), что приводит к образованию предвыделений фазы Ti3Al. При этом 

превалирующим центром захвата позитронов остаются дислокации, что хорошо 

согласуется с данными ВРАП.  

4. Анализ временного и импульсного распределения аннигиляции 

позитронов показал, что наводороживание титановых изделий, изготовленных 

методом селективного электронно-лучевого сплавления, до концентрации 

0,09 мас.% приводит к формированию простых водород-вакансионных комплексов 

(V-1H), при этом превалирующим типом дефектом остаются дислокации. 

Увеличение содержания водорода от 0,047 мас.% до 0,09 мас.% в образцах сплава 

Ti-6Al-4V, изготовленных методом СЭЛС, приводит к росту плотности дислокаций 

и концентрации простых водород-вакансионных комплексов V-1H в диапазоне 

(19 ÷ 72)×1013м-2 и (0,015 ÷ 0,023) ppm, соответственно.  

5. Установлено, что до наводороживания преобладающим типом 

дефектов в титановых сплавах СЭЛС и УМЗ являются дислокации и малоугловые 

границы, соответственно. Наводороживание из газовой фазы до (1,00±0,15) мас.% 

приводит к увеличению концентрации преобладающего типа дефектов. Кроме 
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того, вакансионные комплексы, также представленные в сплавах СЭЛС и УМЗ  

Ti-6Al-4V, взаимодействуют с водородом и образуют водород-ваканисонные 

комплексы  
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4. Позитронный контроль дефектной структуры гетерогенных 

металлических материалов при синтезе и облучении 

Учитывая уже известные закономерности взаимодействия позитронов с 

веществом, существует большой класс научных и прикладных задач современного 

материаловедения, связанных с необходимостью анализа структуры 

поверхностных и околоповерхностных слоев материалов, которые могут быть 

успешно решены методами позитронной аннигиляционной спектрометрии. Однако 

в большинстве случаев толщина этих слоев намного меньше глубины 

проникновения позитронов от радиоизотопных источников, и применение 

традиционной экспериментальной техники позитронной диагностики 

малоэффективно. Для реализации неразрушающего контроля с помощью ПАС 

необходимо разрабатывать моноэнергетические пучки позитронов с регулируемой 

энергией, а также специализированные методики анализа с применением 

радиоактивных изотопов.  

При использовании источников позитронов с максимальной энергией до 

0,5 МэВ, для модифицированных поверхностных слоев толщиной около 3 мкм 

достигается существенный уровень сигнала (порядка 20 % позитронов 

аннигилируют в модифицированной области), что представляет практический 

ориентир для анализа поверхностно-модифицированных материалов с 

использованием методов позитронной аннигиляционной спектрометрии и 

радиоизотопных источников. Применение источника на основе изотопа 44Ti с 

максимальной энергией позитронов 1,5 МэВ позволяет получить информацию об 

импульсном и временном распределении аннигиляции позитронов, которая 

указывает на то, что облучение сильноточными импульсными электронными 

пучками с плотностью энергии (5÷25) Дж/см² циркониевого сплава Zr-1%Nb 

(Э110) приводит к образованию поверхностной градиентной структуры на глубину 

(8 ± 1) мкм и отжигу дефектов в объеме сплава (на глубине ~ (100 ± 50) мкм). В 
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результате радиационного и термического воздействия в поверхностной области 

формируется сложная дефектная структура, включающая дислокационные петли и 

дефекты вакансионного типа, преимущественно за счет коалесценции. 

Последующее высокотемпературное наводороживание не приводит к увеличению 

плотности дефектов дислокационного типа (преобладающий центр захвата 

позитронов остается неизменным), при этом концентрация вакансионных дефектов 

увеличивается [142]. 

Применение радиоизотопных источников для анализа ПАС циркониевого 

сплава Zr-1%Nb (Э110) после облучения импульсными ионными пучками 

невозможно, поскольку формируется градиентный поверхностный слой, толщина 

которого не превышает 1,5 мкм, и требуется использование пучков позитронов 

переменной энергии до 35 кэВ. Микроструктура поверхности циркониевого сплава 

после плазменно-иммерсионной ионной имплантации титана при различных 

напряжениях смещения представлена случайно ориентированными зернами Ti со 

средним размером (18 ± 7) нм и зернами Zr с твердым раствором замещения 

титаном, а толщина модифицированного слоя не превышает 400 нм. С 

применением пучков позитронов переменной энергии методами ПАС установлено, 

что структура после модификации ионными пучками характеризуется 

градиентным распределением дефектов вакансионного типа, концентрация 

которых возрастает с увеличением напряжения смещения. После 

высокотемпературного наводороживания, распределение атомов водорода в 

поверхностно-модифицированном слое также градиентно. Накопление водорода в 

циркониевом сплаве Zr1%Nb после плазменно-иммерсионной ионной 

имплантации титана сопровождается уменьшением S и увеличением W параметров 

ДУАЛ. При напряжении смещения 500 В захват водорода происходит с 

образованием гидридов титана, в то время как при напряжениях смещения 1000 и 

1500 В водород захватывается преимущественно дефектами вакансионного типа. С 

увеличением концентрации дефектов вакансионного типа усиливается захват 
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водорода и начинают формироваться более сложные водород-вакансионные 

комплексы [141]. 

В последние десятилетия активно проводятся исследования радиационно-

индуцированных дефектов и соответствующих им изменений физико-

механических свойств различных ГГМ [204–206]. Многослойные функционально-

градиентные покрытия с различными кристаллическими структурами 

рассматриваются как потенциальные материалы с высокой стойкостью по 

отношению к радиационным дефектам, поскольку на интерфейсах происходит 

рекомбинация дефектов вакансионного типа и межузельных атомов [207–210]. 

Основываясь на этой концепции, металлы с различными кристаллическими 

структурами (ОЦК, ГЦК и ГПУ) рассматриваются для изготовления многослойных 

наноразмерных покрытий с высокой радиационной стойкостью. 

Открытые объемные дефекты кристаллического строения, например, 

вакансии, дислокации, границы зерен и т. д. оказывают значительное влияние на 

основные физические свойства металлических материалов. Например, вакансии 

играют ключевую роль, как в диффузионных процессах [211], так и в фазовых 

превращениях [212]. Дислокации и границы зерен вызывают упрочнение 

материалов [213, 214] и обеспечивают места зародышеобразования при 

кристаллизации. Существует множество способов введения дефектов в 

металлические материалы, например, пластическая деформация, внедрение 

водорода в кристаллическую решетку, электронное и ионное облучение и т.д. Ряд 

новых металлических материалов с уникальными физическими свойствами был 

разработан путем управляемого введения специфических дефектов или 

использования модифицированного поверхностного слоя. Такой подход можно 

назвать инженерной модернизацией материала, то есть свойства материала 

изменяются путем управляемого введения различных дефектов в объем или только 

в поверхностные слои [196, 214–218].  

Конструкционные материалы, способные выдерживать высокие дозы 

облучения, имеют большое значение для современных и перспективных ядерно-
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энергетических систем [219, 220]. Облучение конструкционных материалов 

приводит к созданию большого количества вакансий и межузельных атомов, 

которые агломерируют с образованием дислокационных петель, тетраэдров с 

дефектами упаковки или нанопустот. Данные дефектные агломераты способствуют 

набуханию, упрочнению, аморфизации и охрупчиванию, что приводит к 

ускоренному разрушению материала при облучении [221–223]. 

Необходимо подавлять образование радиационных дефектов, чтобы 

расширить эксплуатационные возможности и срок службы материалов в 

современных и перспективных ядерных реакторах. Для этого разрабатываются 

различные способы и походы повышения стойкости материалов к облучению. В 

частности, формирование развитых границ зерен, межфазных границ или 

свободных поверхностей (в пористых структурах) является одним из подходов к 

повышению радиационной стойкости, который в настоящее время активно 

исследуется [210, 224–227]. Большинство границ зерен и интерфейсов являются 

эффективными поглотителями точечных дефектов [228–230]. В работе [231] 

показано, что радиационная повреждаемость аустенитных нержавеющих сталей 

уменьшается с уменьшением размеров зерна, поскольку они активно захватывают 

радиационные дефекты. Кроме того, наноструктурированные металлы с большой 

удельной площадью границ, показывают повышенную устойчивость к облучению 

по сравнению с их крупнозернистыми аналогами [231, 232]. Таким образом, можно 

предполагать, что существует возможность управления радиационной стойкостью 

материалов путем изменения размера структурных элементов. Теоретические 

исследования подтвердили способность границ зерен захватывать точечные 

дефекты и кластеры вакансий, вызванные каскадным выбиванием, как в ГЦК, так 

и в ОЦК металлах [226, 233, 234].  

Исследования НМС показали, что некогерентные и полукогерентные 

интерфейсы также являются стоком точечных дефектов. В данных многослойных 

нанокомпозитах образуется существенно меньше дефектов, чем в однослойных 

покрытиях при идентичных условиях ионной бомбардировки [235–239]. Однако, 
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некогерентные и полукогерентные границы раздела нанокомпозитов с различной 

кристаллографической ориентацией, составом и структурой будут иметь 

различную эффективность поглощения. Так, активно исследуется радиационная 

стойкость НМС: системы ОЦК/ОЦК, системы ГЦК/ГЦК, системы ГЦК/ОКЦ, 

системы ГПУ/ОЦК и т.д. 

Представителями системы ГЦК/ОЦК являются: Cu/Nb [240–246]; Ag/V 

[247,248]; Cu/W [249]; Cu/Fe [250,251] и Ni/Fe [252]; Cu/V [253] и др. 

Несмешивающиеся нанослои Cu/Nb с толщиной слоя в 2,5 нм показывают высокую 

стойкость при облучении ионами гелия [245,253]. Гелиевые пузыри практически не 

обнаруживаются в НМС Cu/Nb после облучения [254]. При облучении ионами 

гелия с энергией 35 кэВ НМС Cu/Nb наблюдается увеличение нанотвердости от 0,2 

до 0,5 ГПа, в зависимости от толщины индивидуальных слоев облучаемого 

материала [243]. Система Cu/V также может обладать эффектом 

самовосстановления радиационных дефектов. В работах [253, 255, 256] показано 

влияние облучения ионами He с энергией 50 кэВ на НМС Cu/V с толщинами слоев 

2,5 и 50 нм, и было показано, что увеличение количества некогерентных границ 

раздела Cu/V приводит к уменьшению количества гелиевых пузырьков в зоне 

высадки ионов. В работе [236] исследовалось влияние облучения ионами Xe20+ с 

энергией 3 МэВ на НМС Cr/W и W с толщиной индивидуальных слоев от 5 до 

200 нм, соответственно. После облучения в однослойном покрытии W 

наблюдаются значительные эффекты радиационного набухания, что не характерно 

для НМС Cr/W. Кроме того, уменьшение нанотвердости и модуля Юнга для НМС 

Cr/W значительно ниже по сравнению с однослойным W покрытием. 

Границы зерен и межфазовые границы значительно влияют на свойства 

функционально-градиентных материалов, к которым можно отнести прочность, 

трещинообразование, наклеп и образование дефектов при механических нагрузках 

и радиационном воздействии. В целом, граница раздела в металлических системах 

при пластической деформации является источником и стоком дефектов, барьером 

на их пути и местом скопления дефектов. 
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Размер зерен и тип границ раздела играют особую роль в свойствах металлов 

и многослойных композиционных материалов на их основе. Так при определенной 

критической толщине слоя механизм деформирования отличается от 

классического закона Холла-Петча [257]. Металлические многослойные структуры 

являются идеальной моделью для исследования влияния границ раздела на 

пластичность в металлах. Предыдущие работы, направленные на изучение влияния 

границ раздела на предел текучести [258–268] показали, что внутренние 

напряжения в многослойных структурах возрастают с уменьшением толщины 

каждого слоя. В данном случае границы зерен сдерживают движение дислокации 

[269–276]. При дальнейшем уменьшении зерна значительный вклад в деформацию 

материала вносят процессы, происходящие на межзеренных границах.  

В слоях толщиной ~5 нм огромное влияние имеет тип границы раздела 

(когерентная, полукогерентная, некогерентная) [277, 278]. На когерентной границе 

решетка одной фазы плавно переходит в решетку другой фазы: атомные плоскости 

не прерываются на такой границе, а лишь несколько изгибаются, при этом 

продолжаются в другой фазе. Напряжения, вызванные когерентной границей, 

могут повысить общую энергию системы, и, при достаточно большом атомном 

несоответствии, энергетически выгодным становится замена когерентной границы 

раздела на полукогерентную. 

В слоях Cu/Ni и Cu/Ag, например, имеются кубические системы плоскостей 

скольжения, и направления скольжения почти непрерывны через границы раздел. 

На когерентных границах раздела наблюдается небольшое изменение направления 

скольжения и ориентации плоскости скольжения на границе. Несмотря на это, 

дислокации не могут легко переходить из одной границы раздела в другую из-за 

нескольких факторов, главным из которых является чередующиеся когерентные 

напряжения сжатия и растяжения. Данные когерентные напряжения стремятся 

согласовать параметры решетки двух границ раздела. Другим фактором, 

влияющим на подвижность дислокаций, является параметр несоответствия 

сопрягающихся решеток на границе раздела (интерфейсе) [279]. Данный факт 
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характерен для многослойных систем, где дальнодействующие когерентные 

напряжения релаксируют за счет дислокаций на границах раздела [280, 281]. Для 

когерентных двойниковых границ раздела в однофазных металлах, наличие границ 

двойникования приводит к изменению ориентации кристалла между матрицей и 

плоскостью двойникования, в результате разрыва систем скольжения [282–289]. 

Для полукогерентных границ раздела с малым несоответствием параметров 

решеток (<5%), скольжение дислокаций по-прежнему сталкивается с очень 

большими напряжениями, которые необходимо преодолеть [290, 291]. 

Из вышесказанного следует, что варьирование типа кристаллических 

решеток (ОЦК, ГЦК и т.д.), их ориентации в наноразмерных металлических слоях 

(НМС) определяет структуру границ раздела. Значения предела прочности для 

когерентной границы раздела будет меньше, чем для некогерентной, поэтому для 

повышения предела прочности необходимо уменьшить толщину слоев для 

когерентных границ. Но иногда возможно изменение типа границы раздела в 

системах, которым свойственны аллотропные преобразования. Это возможно, 

например, в тех случаях, когда толщина слоя мала и близка к критической толщине, 

при которой выполняется обратный закон Холла-Петча. Подобное явление 

характерно для систем Ti/Al [292], Ti/Nb [293], Mg/Nb [294]. 

Самым большим структурным несоответствием кристаллических решеток 

обладают гексагонально-кубические системы, которые делятся на ГПУ/ОЦК и 

ГПУ/ГЦК системы. При этом системы ГПУ/ОЦК на сегодняшний день мало 

изучены и представляют интерес для создания радиационно-стойких композитов, 

так как несоответствие кристаллических решеток для них равно 0,74. За счет 

большого структурного несоответствия некогерентные границы разделов 

ГПУ/ОЦК систем могут являться эффективным стоком радиационных дефектов, и 

являются преградой для распространения дислокаций при деформации. Примером 

ГПУ/ОЦК систем являются системы Ta/Ti, Co/W, Zr/Nb и т.д. [295–297].  
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При этом НМС на основе Zr/Nb также имеют ряд преимуществ по 

отношению к другим системам с некогерентными и полукогерентными границами 

раздела: 

• Zr и Nb являются конструкционными материалами активной зоны 

ядерных реакторов (сплавы Zr-1%Nb и Zr-2,5%Nb); 

• Zr и Nb имеют относительно высокую температуру плавления, 

коррозионную стойкость и прочность; 

• Zr обладает низким сечением захвата тепловых нейтронов. 

Однако в настоящий момент работы в этой области исследования данных 

материалов направлены на изучение деформационных механизмов и влияния 

толщины слоев на механические характеристики. Особый интерес представляет 

возможная перестройка некогерентной границы раздела в когерентную, так как в 

Zr при малой толщине слоя может произойти аллотропное превращение 

ГПУ=>ОЦК [205]. Это, в свою очередь, влияет на механические свойства 

циркониевого слоя и системы Zr-Nb в целом в результате изменения 

несоответствия параметров кристаллических решеток в Zr и Nb слоях, при толщине 

менее 10 нм, в слоях с меньшим параметром кристаллической решетки происходит 

уменьшение сжимающих напряжений, что приводит к образованию когерентной 

границы раздела. С увеличением несоответствия параметров решеток меняется тип 

границы раздела: когерентная => полукогерентная => некогерентная. При 

толщинах ниже 3 нм в системе Zr/Nb происходит переход из стабильного ГПУ 

Zr/ОЦК Nb состояния в метастабильное ОЦК Zr/ОЦК Nb состояние. Однако 

результаты исследования твердости в зависимости от толщины индивидуального 

слоя показали, что с ее снижением происходит уменьшение твердости, что связано 

с изменением механизмов движения дислокаций и систем скольжения в ГПУ 

решетке. При этом аллотропные превращения в Zr не наблюдаются. Результаты 

ПЭМ показали, что при периодичности слоев 10 нм наблюдается волнообразный 

рост покрытия, при этом с увеличением периодичности рост слоев происходит 

более равномерно. Также в слое с периодичностью 10 нм обнаружены области 
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соединения слоев Nb и Zr друг с другом и характерно образование аморфных 

областей, пересекающих слои Zr/Nb. Исследования механических характеристик 

показали повышение модуля Юнга Zr/Nb покрытий при уменьшении толщины 

слоев с 60 до 30 нм, соответственно.  

Исследование влияния облучения γ-квантами с энергией 1,25 МэВ и дозой 

510 кГр на НМС Zr/Nb с периодичностью 10, 30 и 60 нм показало увеличение 

сжимающих напряжений, особенно в Nb слоях, при уменьшении периодичности 

слоев с последующим возрастанием твердости [204]. Радиационное упрочнение в 

данных слоях связано с уменьшением размера зерен и распределением 

радиационных дефектов в первую очередь в Nb слоях из-за радиационного 

разупорядочения. Несмотря на наличие радиационных дефектов, в крупных зернах 

наблюдаются дислокации, при этом их концентрация соответствует уровню до 

облучения. Поэтому, НМС с большей периодичностью имеют высокую 

структурную целостность и механические характеристики после облучения  

γ-квантами. 

Указанные особенности делают систему НМС на основе Zr/Nb 

перспективной для создания композиционных материалов активной зоны ядерных 

реакторов нового поколения, в том числе термоядерных. Материалы на основе Zr 

потенциально применимы для создания модуля бланкета с водяным охлаждением 

из-за схожей рабочей температуры с реакторами деления. В связи с чем, 

исследование ГГМ на основе наноразмерных многослойных металлических систем 

Zr/Nb при облучении является актуальной задачей.  
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4.1. Позитронная аннигиляционная спектрометрия металлических 

наноразмерных многослойных систем Zr/Nb до и после протонного 

облучения 

Образцы наноразмерных металлических слоев (НМС) Zr/Nb изготовлены 

методом магнетронного распыления. Многослойные покрытия были получены на 

специализированной установке, разработанной в НОЦ им. Вейнберга, ТПУ (Томск, 

Россия). Подложки из монокристаллического кремния с ориентацией (111) были 

закреплены внутри экспериментальной камеры с системой осевого вращения 

(рисунок 55). 

 

Рисунок 55 – Схема процесса нанесения многослойных Zr/Nb покрытий 

Остаточное давление в камере составляло 0,002 Па, нанесение покрытий 

производилось в атмосфере Ar при рабочем давлении 0,3 Па. Перед нанесением 

покрытий подложки подверглись очистке ионами Ar в течение 30 мин. при 

напряжении 2,5 кВ и ионном токе 2,5 мА. Для нанесения покрытий использовались 



150 

 

две сбалансированные магнетронные распылительные системы с источниками 

питания APEL-M-5PDC (Прикладная электроника, Томск, Россия). Для получения 

многослойной структуры с различной толщиной монослоев необходимо 

обеспечить мощность распылительных систем для мишеней Zr и Nb, при которой 

сохраняется постоянная скорость нанесения покрытий. Оптимальная мощность 

распылительной системы была подобрана экспериментально и составила 

37,9 Вт/см2 для Zr мишени и 26,4 Вт/см2 для Nb мишени, что соответствует 

скорости осаждения покрытия около 1 нм/с. При этом использовался анодный 

экран диаметром 85 мм, а расстояние мишень-подложка составило 100 мм. 

Проведено комплексное теоретическое и экспериментальное исследование 

влияния протонного облучения на структурно-фазовое состояние и дефектную 

структуру НМС Zr/Nb [298]. Структурно-фазовое состояние исследовалось 

методами просвечивающей электронной микроскопии и рентгеноструктурного 

анализа. Детальное исследование тонкой структуры образцов проводилось 

методом просвечивающей электронной микроскопии на микроскопе JEM-2100F 

(JEOL, Akishima, Япония). Подготовка образцов для ПЭМ проводилась методом 

ионного утонения с помощью Ion Slicer EM-09100IS (JEOL, Akishima, Япония).  Во 

время подготовки образцов в качестве рабочего газа использовался аргон, 

ускоряющее напряжение составляло 8 кВ, угол травления (1,5÷4)°. 

Рентгеноструктурные исследования выполнялись на дифрактометре XRD-7000S 

(Shimadzu, Япония) с использованием геометрии Брегга-Брентано, исследуемые 

углы (20÷75)°, скорость сканирования 5,0 °/мин.  

Согласно данным просвечивающей электронной микроскопии и 

энергодисперсионного анализа, в результате напыления формируются НМС Zr/Nb 

с толщиной индивидуальных слоев (100 ± 10) нм, с четкими границами между 

отдельными слоями (рисунок 56). Электронная микродифракция с выделенной 

области характеризуется наличием отражений от различных плоскостей α-Zr и 

отражений от плоскости (211) β-Nb. 



151 

 

   

(a) (б) (в) 

Рисунок 56 – СПЭМ изображение поперечного сечения (а) и результаты ЭДС 

анализа слоев Zr (желтый) (б) и Nb (розовый) (в) непосредственно осажденного 

НМС Zr/Nb с толщиной слоев 100 нм 

Микроструктура каждого слоя циркония и ниобия представлена 

столбчатыми зернами нанометрового размера, средний размер которых 

варьируется от 20 до 50 нм (рисунок 57). 

Наличие столбчатой структуры характерно для покрытий, полученных при 

низкоэнергетической ионной бомбардировке в условиях ограниченной 

подвижности атомов. Анализ микрофотографии ПЭМ высокого разрешения 

показывает наличие некогерентных границ раздела между слоями циркония и 

ниобия (рисунок 58).  
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(a) 

 

(б) 

Рисунок 57 – Светлопольное ПЭМ-изображение поперечного сечения НМС Zr/Nb 

100 нм (а) и соответствующая электронная микродифракция (б) 
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(а) 

  

(б) (в) 

Рисунок 58 – Результаты просвечивающей микроскопии высокого разрешения 

поперечного сечения НМС Zr/Nb с толщиной индивидуальных слоев 100 нм 

НМС Zr/Nb были облучены протонами с энергией 900 кэВ на 

электростатическом генераторе ЭСГ–2.5 при токе пучка 2 мкА в течение 30 минут 
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с использованием алюминиевого поглотителя толщиной 11 мкм. Моделирование в 

программном пакете SRIM-2013 показывает, что при данных условиях протоны 

эффективно останавливаются преимущественно в НМС, при этом часть протонов 

достигает кремниевой подложки. Брэгговский пик наблюдается на глубине 

~ 800 нм, а наибольшие радиационные повреждения локализованы вблизи границы 

«НМС-подложка».  

Согласно результатам рентгеноструктурного анализа, слои Zr более 

подвержены образованию макро- и микродеформаций в результате нанесения и 

последующего протонного облучения. Дифракционные рефлексы значительно 

уширены, а значения полной ширины на полувысоте (ПШПВ) для Zr(100) и Zr(002) 

существенно больше, чем для Nb (110). Параметры решетки НМС Zr/Nb до 

облучения составили: a = 3,162 Å, c = 5,129 Å, что на 2,2 и 0,4 % меньше параметров 

для идеальной решетки Zr (a = 3,232 Å, c = 5,147 Å). Для слоев Nb параметр  

a = 3,278 Å, что также меньше на 0,9 % по сравнению с идеальной решеткой  

(а = 3,306 Å). После протонного облучения для слоев Zr и Nb наблюдается 

уменьшение параметров решетки, значения которых составили: a = 3,158 Å и  

c = 5,126 Å для Zr и a = 3,276 Å для Nb. Кроме того, отмечено увеличение значения 

ПШПВ для Zr(100) до 1,07°, для Zr(002) до 0,7° и для Nb(110) до 0,6°.  

Исследование распределения химических элементов в НМС Zr/Nb также 

осуществлялись методом оптической эмиссионной спектрометрии 

высокочастотного тлеющего разряда на спектрометре GD–Profiler 2, оснащенным 

высокочастотным импульсным генератором переменным током. Распределение 

химических элементов по глубине исследовалось в импульсном режиме при 

следующих параметрах распыления: мощность 40 Вт, давление 650 Па, частота 

1 кГц, коэффициент заполнения 25 %. Распыление проводилось на аноде 

диаметром 4 мм, рабочим газом является аргон. Анализ распределения элементов 

НМС Zr/Nb до и после протонного облучения методом ОЭСТР выявил интенсивное 

накопление атомов водорода вблизи границ раздела (рисунок 59). 
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(а) 

 

(б) 

Рисунок 59 – Распределение элементов в НМС Zr/Nb с толщиной 

индивидуальных слоев 100 нм до (а) и после протонного облучения в течение 

30 минут (б) 
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В НМС до облучения присутствует небольшое количество водорода, 

сосредоточенного преимущественно на границах Nb/Zr. После облучения 

максимум концентрации водорода наблюдается на глубине ~ 800 нм, что 

соответствует брэгговскому пику при данных условиях облучения. Распределение 

водорода также имеет бимодальный характер с выраженными максимумами на 

границах Nb/Zr и минимумами на Zr/Nb. Атомы водорода в основном 

локализованы в цирконии вблизи границы раздела. Отношение интенсивности 

линий H для границ раздела Nb/Zr и Zr/Nb составляет 1:2, а содержание водорода 

на границах Zr/Nb и в объеме слоев Nb практически одинаково.  

Послойный анализ структурных дефектов проводился с помощью метода 

допплеровского уширения аннигиляционной линии (ДУАЛ) с использованием 

пучков позитронов переменной энергии в ОИЯИ ЛЯП в г. Дубна. Использовался 

моноэнергетический пучок позитронов диаметром 5 мм с интенсивностью 106 e+/с. 

Диапазон энергий имплантированных позитронов составлял от 0,1 кэВ до 30 кэВ. 

Аннигиляционное γ-излучение регистрировалось детектором на основе особо 

чистого германия (ОЧГ) модели GEM25P4-70 (AMETEK ORTEC, США) с 

энергетическим разрешением 1,20 кэВ, интерполированным по линии 511 кэВ. 

Полученные спектры ДУАЛ анализировались путем определения S и 

W параметров с помощью программного обеспечения SP-11 [299]. Параметр S 

определяется как отношение площади под центральной частью линии 511 кэВ к 

общей площади данного пика. Он характеризует аннигиляцию позитрон-

электронных пар с малым импульсом, происходящую главным образом в открытых 

объемных дефектах в кристаллической структуре. Более высокое значение данного 

параметра отражает увеличение свободного объема за счет увеличения размеров 

дефектов либо их концентрации. Параметр W отвечает за химическое окружение 

места аннигиляции. Также анализировалась зависимость S = f(W), с помощью 

которой возможно идентифицировать тип и количество дефектов разного рода. 



157 

 

Глубина инжекции позитронов определялась по профилю имплантации 

позитронов для моноэнергетического позитронного пучка в полубесконечном 

твердом теле: 

𝑃(𝑧) =
𝑚∗𝑧𝑚−1

𝑧0
𝑚 ∗ exp (− (

𝑧

𝑧0
)

𝑚
), (24) 

где 𝑧 – глубина проникновения позитрона относительно поверхности, 𝑚 и 𝑧0 – 

экспериментальные параметры для каждого материала. При этом 𝑧0 зависит от 

энергии позитрона 𝐸 (в кэВ) следующим образом и является функцией плотности 

материала: 

𝑧0 =
𝐴

𝜌∗Г(1+
1

𝑚
)

∗ 𝐸𝑛, (25) 

где 𝜌 – плотность материала, 𝐴 и 𝑛 – постоянные, а Г – гамма функция, которая 

определяется как: 

Г(𝑧) =  ∫ 𝑥𝑧−1𝑒−𝑥𝑑𝑥
∞

0

. 
(26) 

Параметр 𝑧0 связан с глубиной имплантации позитронов 𝑧 следующим 

выражением: 

𝑧 =  Г(1 +
1

𝑚
) ∗ 𝑧0, (27) 

Результаты анализа ДУАЛ с применением пучков позитронов переменной 

энергии в НМС Zr/Nb до и после протонного облучения представлены на 

рисунке 60. 
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(а) 

 

(б) 

Рисунок 60 – Зависимость S (а) и W (б) параметров от энергии позитронов для 

НМС Zr/Nb до и после протонного облучения 
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Поскольку глубина имплантации позитронов нелинейно изменяется с ростом 

энергии, детально разрешены только первые слои ниобия и циркония (от 

поверхности). Во всем диапазоне энергий имплантированных позитронов 

наблюдается тенденция к уменьшению значения параметра S и увеличению 

параметра W. При этом на глубине около 800 нм (энергия позитронов ~ 26 кэВ), 

соответствующей брегговскому пику, значение параметра S для всех облученных 

образцов ниже или равно значениям до облучения. Указанные изменения (S↓W↑) 

свидетельствуют об уменьшении избыточного свободного объема в НМС Zr/Nb 

после протонного облучения, причем в слоях Zr они более выражены. Подобное 

поведение аннигиляционных характеристик может быть обусловлено 

формированием водород-вакансионных комплексов, однако в данном случае 

должно выполняться условие S0 <SH <SVAC, где S0 – соответствует исходному 

материалу, SH – материалу после внедрения водорода, а SVAC – материалу с 

избыточными вакансиями [101,112]. В случае НМС Zr/Nb, значение S параметра 

после облучения ниже исходного, что указывает на накопление водорода на 

границах раздела без интенсивного образования вакансионных и водород-

вакансионных комплексов. Все экспериментальные точки зависимости S = f(W) до 

и после протонного облучения находятся на одной прямой линии (рисунок 61), что 

указывает на неизменность преобладающего центра захвата позитронов.  
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Рисунок 61 – Зависимость S = f(W) для НМС ZrNb до и после протонного 

облучения 

4.2. Первопринципное моделирование границы раздела Zr/Nb до и после 

внедрения атомов водорода 

Для уточнения особенностей структурно-фазовых изменений в НМС после 

протонного облучения проведено первопринципное моделирование границы 

раздела Zr и Nb до и после внедрения протонов [300]. Моделирование выполнено 

в пакете программ ABINIT, в рамках теории функционала электронной плотности, 

с использованием оптимизированного сохраняющего норму псевдопотенциала 

Вандербильта. Обменно-корреляционные эффекты рассматривались в рамках 

обобщенного градиентного приближения в форме Пердью-Бурке-Ернцерхофа. 

Была проведена оптимизация параметров решетки и релаксация атомных позиций 

для циркония, ниобия и их твердых растворов Zr–H и Nb–H при содержании 

водорода ~ 3 %. На каждой итерации процесса самосогласования электронной 
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плотности собственные значения гамильтониана вычислялись по сетке k-точек 

3×3×1 во всей зоне Бриллюэна в Zr и 3×3×3 – в Nb. При разложении волновой 

функции по базису плоских волн энергия обрезания составляла 820 эВ. 

Рассчитанные параметры кристаллических решеток циркония и ниобия составили 

аZr = 3,228 Å, cZr = 5,195 Å и аNb = 3,292 Å, что хорошо согласуется с 

экспериментальными данными. Граница раздела Zr/Nb моделировалась 

совмещением 10-слойной пленки ниобия и 7-слойной пленки циркония, с 40 

атомами Nb и 63 атомами Zr в расчетной суперячейке (рисунок 62).  

Для анализа структурной стабильности рассматриваемых систем была 

рассчитана энергия связи водорода в металлических слоях: 

E𝑏 = E(Zr36) +
1

2
E(H2) − E(Zr36H), (28) 

E𝑏 = E(Nb36) +
1

2
E(H2) − E(Nb36H), (29) 

E𝑏 = E(Zr63Nb40) +
1

2
E(H2) − E(Zr63Nb40H), (30) 

где E(Zr36) и E(Nb36) – полные энергии чистых циркония и ниобия, 

соответственно; E(H2) – полная энергия молекулы водорода; E(Zr36H) и E(Nb36H) 

– полные энергии систем Zr36H и Nb36H, соответственно; E(Zr63Nb40H) – полная 

энергия системы Zr63Nb40H. 

Установлено, что смещение атомов Zr из идеальных положений в результате 

релаксации вблизи границы раздела значительно больше, чем смещение атомов Nb. 

Максимальные смещения атомов в первых атомных слоях составляют 1,090 Å для 

Zr и 0,348 Å для Nb. Во втором атомном слое смещения атомов Zr и Nb составляют 

0,869 Å и 0,229 Å, соответственно. 
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(а) 

 
 

(б) (в) 

Рисунок 62 – Расчетная суперячейка НМС Zr/Nb с идеальными положениями 

атомов металлов вблизи границы раздела (а). Положения рассматриваемых 

междоузлий в слое Nb (б), в слое Zr (в). Aтомы циркония обозначены красным 

цветом, атомы ниобия – синим, а тетраэдрические и октаэдрические междоузлия 

выделены зеленым и серым цветами, соответственно 
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В других релаксированных атомных слоях смещения атомов Zr и Nb близки 

друг к другу и не превышают 0,2 Å. Для изучения влияния границ раздела НМС 

Zr/Nb на параметры электрон-позитронной аннигиляции выполнен сравнительный 

анализ распределения электронной плотности (рисунок 63). Показано, что 

распределение электронной плотности в окрестности границы раздела 

неоднородно как для слоев Zr, так и для слоев Nb. В атомных слоях Zr вблизи 

границы раздела наблюдаются области пониженной электронной плотности. С 

удалением от границы раздела количество таких областей увеличивается, но их 

размер уменьшается. Слои атомов ниобия практически не имеют подобных 

областей. Появление областей пониженной электронной плотности в атомных 

слоях Zr связано с большими смещениями атомов Zr в направлении границы 

раздела в результате релаксации. В четвертом и более глубоких атомных слоях Zr, 

где атомы расположены в узлах идеальной ГПУ решетки, подобные области не 

обнаруживаются. Области пониженной электронной плотности в Zr вблизи 

границы раздела представляют собой преобладающий центр захвата позитронов в 

структуре НМС Zr/Nb. Расчетные энергии связи водорода в твердых растворах Zr, 

Nb и в НМС Zr/Nb представлены в таблице 12.  
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(а) 

  

(б) (в) 

Рисунок 63 – Распределение электронной плотности на границе раздела 

НМС Zr/Nb (а) и в первых атомных слоях Zr (б) и Nb (в). Зеленая и светло серая 

изоповерхности на панели (а) соответствуют плотности электронов 0,02 и 

0,05 электрон/Бор3, соответственно. Области пониженной электронной плотности 

в атомных слоях Zr (б) и Nb (в) отмечены (*). Шкала градации цвета на панелях 

(б) и (в) дана в единицах электрон/Бор3, где 1 Бор = 0,529177 Å – радиус первой 

боровской орбиты   



165 

 

Таблица 12 – Расчетные энергии связи водорода Eb в твердых растворах Zr, 

Nb и в НМС Zr/Nb 

Положение 

Н 
Eb, (эВ) 

Положение 

Н 
Eb, (эВ) 

Положение 

Н 
Eb, (эВ) 

Положение 

Н 
Eb, (эВ) 

Zr36H Nb36H 

T 0,459 O 0,409 T 0,380 O 0,160 

Zr63Nb40H НМС 

O1 0,970 O4 0,765 O7 0,731 T21 0,768 

O2 0,758 O5 0,769 O8 0,748 T22 0,713 

O3 0,800 O6 0,762 O9 0,672 T23 0,511 

T1 1,007 T8 0,786 T14 0,760 T24 0,554 

T2 0,822 T9 0,809 T15 0,697 T25 0,498 

T3 0,656 T10 0,551 T16 0,649 T26 0,349 

T4 0,816 T11 0,963 T17 0,513 T27 0,517 

T5 0,788 T12 0,832 T18 0,752 T28 0,477 

T6 1,035 T13 0,655 T19 0,644 T29 0,486 

T7 0,653 - - T20 0,618 T30 0,488 

 

Максимальная расчетная энергия связи Eb наблюдается, когда атом водорода 

находится в тетраэдрической позиции как для Zr, так и для Nb. Из анализа 

результатов  первопринципных расчетов установлено, что любые малые смещения 

атома водорода из центра октаэдрического междоузлия приводит к появлению 

силы, сдвигающих атом водорода в ближайшую тетраэдрическую позицию. 

Поэтому были рассмотрены только случаи локализации атомов водорода в T 

(тетра) и O (окта) позициях в слоях Zr, и T позициях в слоях Nb. Максимальное 

расчетное значение энергии связи водорода наблюдается в позиции T6, которая 

расположена в атомном слое Zr, ближайшем к границе раздела. Значения энергии 
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связи водорода в каждом рассмотренном атомном слое металлов изменяются в 

широком диапазоне. В первых атомных слоях Zr, данные значения варьируются от 

0,653 до 1,035 эВ для тетраэдрических и от 0,758 до 0,970 эВ для октаэдрических 

позиций. При этом среднее значение расчентной энергии связи водорода в каждом 

атомном слое уменьшается с увеличением расстояния от слоя до границы раздела, 

как показано на рисунке 64.  

 

Рисунок 64 – Зависимость среднего значения расчетной энергии связи водорода в 

различных атомных слоях в НМС Zr/Nb. Розовая пунктирная линия соответствует 

энергии связи водорода в тетраэдрических позициях решетки Nb, а зеленая 

пунктирная линия соответствует среднему значению энергии связи водорода в 

решетке Zr 

В слоях Zr снижение расчетных значений энергии связи водорода происходит 

медленнее, чем в слоях Nb, что хорошо согласуется в профилем распределения 

элементов в НМС после протонного облучения (рисунок 59). 

Для выявления влияния водорода на взаимодействие между атомами 

циркония и ниобия на границе раздела проведен сравнительный анализ 

распределения электронной плотности в НМС Zr/Nb с атомом водорода в наиболее 
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энергетически выгодных позициях T6 и O1. Результаты представлены на 

рисунках 65 и 66.  

 

(а) 

  

(б) (в) 

Рисунок 65 – Распределение электронной плотности на границе раздела 

НМС Zr/Nb с атомом H в тетраэдрической (T6) позиции (а) и в первых атомных 

слоях Zr (б) и Nb (в). Зеленая и светло серая изоповерхности на панели (а) 

соответствуют плотности электронов 0,02 и 0,05электрон/Бор3, соответственно. 

Области пониженной электронной плотности в атомных слоях Zr (б) и Nb (в) 

отмечены (*). Шкала градации цвета на панелях (б) и (в) дана в единицах 

электрон/Бор3, где 1 Бор = 0,529177 Å – радиус первой боровской орбиты 
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(а) 

  

(б) (в) 

Рисунок 66 – Распределение электронной плотности на границе раздела 

НМС Zr/Nb с атомом H в октаэдрической (О1) позиции (а) и в первых атомных 

слоях Zr (б) и Nb (в). Синяя и серая изоповерхности на панели (а) соответствуют 

плотности электронов 0,02 и 0,05 электрон/Бор3, соответственно. Области 

пониженной электронной плотности в атомных слоях Zr (б) и Nb (в) отмечены (*). 

Шкала градации цвета на панелях (б) и (в) дана в единицах электрон/Бор3, где 

1 Бор = 0,529177 Å – радиус первой боровской орбиты 
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В рамках рассмотреннной первопринципной модели показано, что атомы 

водорода, расположенные в энергетически наиболее выгодных положениях T6 и 

O1 оказывают незначительное влияние на распределение электронной плотности 

вблизи границы раздела Zr/Nb. Наблюдаются изменения в конфигурации областей 

с пониженной электронной плотностью на границе раздела НМС Zr/Nb. 

Происходит увеличение плотности электронов примерно на 5-10 % в атомных 

слоях Zr и Nb, ближайших к границе раздела. В то же время, размер данных 

областей уменьшается во втором и третьем атомных слоях Zr. Подобные изменения 

указывают на один преобладающий центр захвата позитронов в НМС Zr/Nb до и 

после протонного облучения – области пониженной электронной плотности вблизи 

границы раздела в окрестности циркония.  

 

4.3. Позитронная аннигиляционная спектрометрия металлических 

наноразмерных многослойных систем Zr/Nb с различной толщиной 

слоев при облучении протонами различной длительности 

Проведено исследование микроструктуры и дефектов в НМС Zr/Nb с 

толщиной индивидуальных слоев 25 (Zr/Nb25) и 100 (Zr/Nb100) нм до и после 

протонного облучения различной длительности [301] (рисунок 67).  
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(а) 

 

(б) 

Рисунок 67 – Результаты РСА НМС Zr/Nb с толщиной индивидуальных слоев     

25 нм (a) и 100 нм (б) в исходном состоянии и после облучения протонами 
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Рентгеноструктурный анализ показал, что структура НМС Zr/Nb до и после 

облучения протонами характеризуется наличием нескольких рефлексов, при этом 

набор рефлексов для НМС с различными толщинами индивидуальных слоев 

отличается. Для НМС Zr/Nb100 специфичны рефлексы, соответствующие Zr (100), 

Zr (002) и Nb (110), а для Zr/Nb25 – только Zr (002) и Nb (110). В случае протонного 

облучения НМС Zr/Nb100 (рисунок 20б) длительностью до 90 минут не 

наблюдается заметных смещений рефлексов. Однако увеличение времени 

облучения до 120 минут приводит к смещению дифракционных максимумов в 

сторону меньших углов для Zr и больших углов для Nb. Положение рефлексов Zr 

для НМС Zr/Nb25 практически не изменяется при увеличении времени облучения. 

Рефлексы Nb значительно смещаются в сторону больших углов при облучении в 

течение 90 минут и возвращаются к исходным значениям после облучения в 

течение 120 минут.  

На рисунке 68 представлены изменения межплоскостного расстояния Δd, 

вызванные протонным облучением НМС Zr/Nb. В НМС Zr/Nb100 межплоскостное 

расстояние d составляет 2,735 Å для Zr (100), 2,566 Å для Zr (002) и 2,319 Å для Nb 

(110). Для НМС Zr/Nb25 d составляет 2,567 Å для Zr (002) и 2,328 Å для Nb (110). 

Таким образом, для НМС Zr/Nb с различной толщиной индивидуальных слоев для 

Zr характерно возникновение сжимающих латеральных напряжений, для Nb – 

растягивающих. При этом межплоскостные расстояния для НМС Zr/Nb100 

существенно не изменяются при облучении 60 и 90 мин, и резко изменяются при 

дальнейшем увеличении длительности облучения. Подобные изменения могут 

возникнуть вследствие увеличения растягивающих макронапряжений в слоях Nb и 

сжимающих макронапряжений в слоях Zr. При этом межплоскостное расстояние 

для НМС Zr/Nb25 изменяется существенно меньше после 120-минутного 

облучения. Наблюдается уширение рефлексов при уменьшении интенсивности, 

что обусловлено повышением остаточных напряжений, изменяющихся в масштабе 

зерна.  
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(а) 

 

(б) 

Рисунок 68 – Изменение межплоскостного расстояния Δd под воздействием 

протонного облучения НМС Zr/Nb25 (a) и Zr/Nb100 (б) 



173 

 

Для оценки уширения рефлексов вследствие изменения микронапряжений 

после протонного облучения была рассчитана относительная зависимость полной 

ширины на полувысоте (ПШПВ) для облученного (ПШПВ) и исходного (ПШПВ0) 

состояний НМС Zr/Nb (рисунок 69). Из рисунка 69 видно, что для НМС Zr/Nb100 

после протонного облучения в течение (60÷90) минут, характерно уширение только 

дифракционного максимума Zr (100), в то время как рефлексы Zr (002) и Nb (110) 

практически не изменяются. Дальнейшее увеличение времени облучения до 120 

минут приводит к уширению рефлекса Nb (110), а дифракционные максимумы Zr 

(100) и Zr (002) сужаются вследствие уменьшения микронапряжений и/или 

увеличения размера ОКР. Для НМС Zr/Nb25 наблюдаются более заметные 

изменения полной ширины на полувысоте по сравнению с НМС Zr/Nb100. После 

облучения в течение (60÷90) минут значение полной ширины на полувысоте для 

обоих рефлексов уменьшается, вследствие уменьшения микронапряжений и/или 

увеличения размера ОКР. При увеличении времени облучения до 120 минут 

происходит обратный процесс. Таким образом, протонное облучение НМС Zr/Nb 

вызывает появление как макро-, так и микронапряжений и/или изменения размера 

ОКР. Однако их проявления имеют конкурирующий характер: в облученных 

протонами НМС, где преобладают макронапряжения, микронапряжения и/или 

изменения размера ОКР не наблюдаются, и наоборот. 



174 

 

 

(а) 

 

(б) 

Рисунок 69  – Соотношение полной ширины на полувысоте специфических 

дифракционных рефлексов облученных (ПШПВ) и исходных (ПШПВ0) НМС 

Zr/Nb25 (а) и Zr/Nb100 (б) 
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Снижение микронапряжений и/или увеличения размера ОКР в НМС Zr/Nb 

после протонного облучения связано с возможным уменьшением дефектности в 

результате восстановительных процессов, обусловленных интенсивным 

движением как собственных, так и радиационных дефектов к границам раздела с 

их последующей аннигиляцией. При этом движение и накопление дефектов 

дислокационного типа может приводить к сдвигу на границах раздела, что в свою 

очередь способствует росту макронапряжений. Появление макронапряжений в 

НМС Zr/Nb25 при малом времени облучения (до 90 минут) обусловлено высокой 

объемной плотностью границ, что оказывает стимулирующее воздействие на 

диффузионные процессы. Однако дальнейшее накопление радиационных 

повреждений (120 минут) приводит к уширению рефлексов вследствие увеличения 

микронапряжений и/или увеличения размера ОКР. 

На рисунке 70 показана зависимость S параметра ДУАЛ от энергии 

позитронов для Zr/Nb100 и Zr/Nb25 до и после протонного облучения. Параметр S 

для НМС Zr/Nb100 увеличивается при повышении энергии позитронов до 9 кэВ, 

что обусловлено преимущественной аннигиляцией позитронов в окрестности Zr 

из-за наличия областей пониженной электронной плотности в цирконии вблизи 

границы раздела. Для НМС Zr/Nb, независимо от толщины индивидуальных слоев, 

наблюдается увеличение значения параметра S, когда позитроны достигают 

кремниевой подложки (энергия позитронов (30÷32 кэВ)). В НМС Zr/Nb100 

независимо от времени облучения наблюдается снижение значения параметра S по 

сравнению с исходным уровнем, включая область брегговского пика (~ 800 нм). 
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Рисунок 70 – Зависимость S параметра от энергии позитронов для Zr/Nb25 (a) и 

Zr/Nb100 (б) до и после протонного облучения различной длительности 
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Для НМС Zr/Nb25 также наблюдается преимущественная аннигиляция 

позитронов в окрестности циркония при аннигиляции позитронов с энергией 

(3÷33) кэВ. Колебания значений параметра S относительно НМС Zr/Nb100 менее 

выражены, что связано с диффузией позитронов через тонкие слои с последующей 

их аннигиляцией на границах раздела. Протонное облучение, независимо от 

длительности, не приводит к повышению значения параметра S во всем диапазоне 

энергий. 

 

4.4. Анализ влияния локализации радиационных повреждений в 

металлических наноразмерных многослойных системах Zr/Nb с 

различной толщиной слоев  

Исследовано влияние локализации радиационных повреждений на 

особенности структурно-фазового состояния и дефектов в НМС Zr/Nb с толщиной 

индивидуальных слоев от 10 до 100 нм [302]. Облучение проводилось на 

электростатическом ускорителе ЭГ-5 (ОИЯИ, г. Дубна) протонным пучком 

диаметром 5 мм с энергией 1720 кэВ и флюенсом 3,4⋅1015 ион/см2. Для обеспечения 

проективного пробега использовался алюминиевый поглотитель толщиной 33 мкм. 

Согласно результатам моделирования в программном пакете SRIM-2013, 

указанные параметры протонного облучения позволяют получить брегговский пик 

в области (100 ± 20) нм. Таким образом, данное облучение позволит исследовать 

влияние практически всех границ раздела, при этом существенно повышается доля 

внедренных ионов в первые слои (до ~ 200 нм). 

После облучения протонами наблюдается сохранение многослойной 

структуры НМС Zr/Nb25, Zr/Nb50 и Zr/Nb100, однако границы раздела становятся 

полукогерентными. В случае НМС Zr/Nb10 отмечается частичное разрушение 

структуры границ раздела и образование нанопустот (рисунок 71). 
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(а) (б) 

  

(в) (г) 

Рисунок 71 – ПЭМ-изображения высокого разрешения поперечного сечения НМС 

Zr/Nb после протонного облучения: (а) Zr/Nb10, (б) Zr/Nb25, (в) Zr/Nb50 и 

(г) Zr/Nb100 

Протонное облучение не влияет на характер дифрактограмм для всех НМС 

Zr/Nb независимо от толщины индивидуальных слоев, кристаллографическая 

ориентация слоев Zr и Nb остается неизменной (рисунок 72). НМС Zr/Nb обладают 

выраженной текстурой в направлениях (002) Zr и (110) Nb, независимо от толщины 
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индивидуальных слоев. Для НМС Zr/Nb10 наблюдается появление сателлитных 

рефлексов первого порядка вблизи основных Zr (002) и Nb (110) (обозначены как 

±1), что указывает на формирование подслоев Zr и Nb с большей 

некогерентностью, а асимметрия сателлитов Zr (002) и отсутствие +1 сателлита Nb 

(110) обусловлены их существенной деформацией и искажением границ раздела.  

  

(а) (б) 

  

(в) (г) 

Рисунок 72 – Результаты РСА НМС Zr/Nb с различной толщиной 

индивидуальных слоев до и после протонного облучения: (а) Zr/Nb10, 

(б)  Zr/Nb25, (в) Zr/Nb50 и (г) Zr/Nb100 

После облучения изменения дифракционной картины были отмечены для 

НМС Zr/Nb с толщиной индивидуальных слоев 50 и 100 нм. Для данных НМС 

наблюдался сдвиг дифракционных максимумов в сторону больших углов: для 
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Zr/Nb50 произошел сдвиг рефлекса Zr (002), а для Zr/Nb100 обоих рефлексов Zr 

(002) и Nb (110). Смещение дифракционных максимумов после протонного 

облучения связано с появлением напряжений и деформацией кристаллических 

решеток НМС, что также наблюдалось при облучении НМС Zr/Nb при локализации 

радиационных повреждений вблизи границы «НМС-подложка».  

На рисунке 73 показано распределение элементов в области наибольшего 

протонного воздействия (до 300 нм) для НМС Zr/Nb с различной толщиной слоев. 

  

(а) (б) 

  

(в) (г) 

Рисунок 73. Распределение элементов по глубине в области наибольшего 

протонного воздействия для НМС Zr/Nb с различной толщиной слоев  

Из рисунка 73 видно, что для облученных НМС Zr/Nb с толщиной 

индивидуальных слоев от 25 до 100 нм характерен локальный максимум H на 

границах Nb/Zr, при этом на границах раздела Zr/Nb избыточного накопления 
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атомов водорода не происходит, а его уровень соответствует брегговскому 

распределению. Что также ранее наблюдалось при протонном облучении НМС 

Zr/Nb с локализацией максимума радиационных повреждений на глубине ~ 800 нм, 

но в более выраженной форме. В НМС Zr/Nb10 наблюдается существенное отличие 

в распределении H. В первых трех слоях происходит преимущественное 

накопление Н внутри слоев, а не на границах раздела. Это связано с частичным 

разрушением структуры границ раздела при облучении, что в свою очередь 

приводит к изменению эффективности стоков и диффузионных свойств системы. 

В последующих слоях неравномерное накопление Н на границах раздела в целом 

сохраняется. Возможная причина накопления Н на границах Nb/Zr может быть 

связана не только с энергетическими характеристиками, но с особенностями 

диффузии протонов в объеме слоев НМС Zr/Nb, а также вблизи границ раздела. 

Проведен расчет диффузионных барьеров для различных переходов атома 

водорода в слоях Zr и Nb и на границе раздела Nb/Zr (рисунок 74).  
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(а) 

  

(б) (в) 

Рисунок 74 – Расчетная суперячейка (а) НМС Zr/Nb с границей раздела Nb/Zr, (б) 

циркония и (в) ниобия. Атомы циркония – серые, атомы ниобия – красные; 

октаэдрические междоузлия – зеленые, тетраэдрические – синие. Направления 

диффузионных скачков водорода указаны фиолетовыми стрелками 

Профили диффузионных барьеров для атомов водорода на границе раздела 

НМС Zr/Nb представлены на рисунке 75.  
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(а) (б) 

  

(в) (г) 

  

(д) (е) 

Рисунок 75 – Профили диффузионных барьеров для атома водорода вдоль 

направлений (a) O1-T1, (b) T1-O1, (c) O1-T2, (d) T2-O1, (e) O1-O2 и (f) T3-O3 в 

ближайших к границе раздела атомных слоях Zr системы Zr36Nb36 (черная 

линия) и в решетке ГПУ циркония (красная линия) 
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Длина диффузионных скачков для большинства рассмотренных случаев в 

циркониевом слое НМС Zr/Nb оказывается меньше, чем в чистом цирконии. Это 

обусловлено сильным искажением решетки циркония за счет значительного 

смещения атомов циркония в сторону границы раздела Nb/Zr. Уменьшение высоты 

диффузионных барьеров вблизи указанной границы составляет ~ 44 %. В 

результате чего диффузия водорода вдоль границы раздела оказывается более 

эффективной, чем в объеме слоев Zr, и сравнимой с диффузией в объеме слоев Nb. 

Учитывая, что среднее значение энергии связи водорода с металлом уменьшается 

по мере увеличения расстояния между атомным слоем, в котором находится атом 

водорода, и границей раздела (рисунок 64), неравномерное накопление водорода в 

многослойной структуре Zr/Nb после протонного облучения с различной 

локализацией радиационных повреждений (Рисунок 59 и Рисунок 73) объясняется 

влиянием двух факторов. Первый из них – быстрая диффузия водорода в слоях Nb, 

приводящая к миграции атомов водорода из объема слоя к границе раздела в 

соответствии с классическим законом Фика. При этом атомы водорода 

захватываются и распределяются вдоль границы раздела преимущественно со 

стороны циркония. Второй фактор – это низкая диффузия водорода в слоях Zr, что 

приводит к распределению водорода в объеме Zr в соответствии с брэгговским. 

Послойный анализ импульсного распределения аннигиляции позитронов 

НМС Zr/Nb с толщиной слоев от 10 до 100 нм после облучения проводился путем 

оценки относительных параметров S/S0 и W/W0, где S0 и W0 параметры ДУАЛ до 

облучения, а S и W после (рисунок 76). 
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(б) 

Рисунок 76 – Зависимости S/S0 (а) и W/W0 (б) от энергии позитронов для НМС 

Zr/Nb с различной толщиной слоев после протонного облучения 
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Как видно из рисунка 76, тенденции изменения параметров импульсного 

распределения аннигиляции позитронов переменной энергии существенно не 

отличаются от облучения с локализацией максимума радиационных повреждений 

вблизи границы «НМС-подложка». Когда толщина индивидуальных слоев меньше 

средней диффузионной длины позитронов, которая в наноматериалах обычно 

сопоставима с размером нанокристаллов (в случае НМС Zr/Nb (35 ± 15) нм), 

позитроны преимущественно аннигилируют в окрестности Zr. Протонное 

облучение не приводит к увеличению параметров S и уменьшению W в НМС Zr/Nb 

с толщиной индивидуальных слоев 10 и 25 нм, что свидетельствует об отсутствии 

значительного накопления радиационных дефектов в них. Однако в системах Zr/Nb 

с толщиной слоев 50 и 100 нм наблюдаются более существенные изменения. Для 

данных систем, характерно низкое относительное значение S/S0 и высокое W/W0, 

что обычно свидетельствует об уменьшении свободного объема в результате 

отжига дефектов. При этом в НМС Zr/Nb50 наиболее существенные изменения 

происходят в диапазоне глубин ~(100÷1000) нм, а в НМС Zr/Nb100 – в 

~ (10÷700) нм.  

При повышении флюенса протонного облучения от 3,4×1015 до  

3,4×1016 ион/см2 закономерности изменения параметров импульсного 

распределении аннигиляции позитронов переменной энергии в НМС Zr/Nb c 

различной толщиной слоев существенно не изменяются (рисунок 77).  
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Рисунок 77 – Профиль изменения параметров ДУАЛ позитронов переменной 

энергии в НМС Zr/Nb с различной толщиной индивидуальных слоев в 

зависимости от флюенса протонного облучения: S(E) (а,в,д,ж) и W(E) (б,г,е,з) 

Для НМС Zr/Nb10 не наблюдается существенного изменения 

аннигиляционных параметров при увеличении флюенса протонного облучения до 

3,4 × 1016 ион/см2, значения параметров S и W в области высадки протонов  

((100 ± 20) нм) практически не изменяются. Профили изменения параметров S и W 

имеют характерные зависимости, обусловленные наличием областей пониженной 

электронной плотности на границах раздела со стороны циркония, что определяет 

преимущественную локализацию позитронов в окрестности циркония при 

энергиях позитронов более 0,1 кэВ. Для НМС Zr/Nb25 также не наблюдается 

значительного роста параметров S и уменьшения параметров W, что 

свидетельствовало бы о накоплении дефектов при увеличении флюенса 

протонного облучения. Изменения параметров ДУАЛ в основном находятся в 

пределах экспериментальной погрешности, однако при облучении с максимальным 

флюенсом 3,4 × 1016 ион/см2 наблюдается повышение значений параметров S при 

энергиях позитронов выше 14 кэВ. Профили изменения S и W параметров для НМС 

Zr/Nb10 и Zr/Nb25 в целом схожи. Некоторые различия связаны с разным 

количеством границ раздела и соответствующими микроструктурными 
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особенностями после протонного облучения. С увеличением флюенса, при энергии 

позитронного пучка более 11 кэВ в НМС Zr/Nb50 наблюдается уменьшение 

значений S параметров и увеличение W параметров, что свидетельствует о 

частичном отжиге дефектов в более глубоких слоях (> 200 нм). При этом в слоях 

до ~200 нм, параметры S и W после облучения НМС Zr/Nb50 находятся в пределах 

погрешности, и значимых изменений в результате увеличения флюенса протонного 

облучения не происходит. Аналогичные зависимости отмечаются и в НМС 

Zr/Nb100 при увеличении флюенса протонного облучения, однако наиболее 

существенные колебания происходят в диапазоне энергий позитронов от 1 до 

22 кэВ (~ (10÷700) нм). В этом случае, на изменение аннигиляционных 

характеристик также может оказывать накопление внедренных протонов с 

образованием водород-вакансионных комплексов, поскольку толщина слоя 

сопоставима с зоной наибольшего радиационного воздействия. 

Профили распределения основных элементов НМС Zr/Nb с различной 

толщиной индивидуальных слоев в зависимости от флюенса протонного облучения 

представлены на рисунке 78. С увеличением флюенса протонного облучения в 

НМС Zr/Nb также наблюдается неравномерное накопление атомов водорода на 

границах раздела Nb/Zr. В слоях циркония, вследствие низкой диффузионной 

подвижности водорода, происходит его локализация в соответствии с брегговским 

распределением. В то время как в слоях Nb, благодаря быстрой диффузии, 

происходит интенсивная миграция атомов водорода и их накопление на 

ближайшей границе раздела. При этом в НМС Zr/Nb10 при максимальном флюенсе 

облучения (3,4×1016 ион/см2) наблюдается отклонение от данной зависимости и 

более интенсивный сигнал H на глубине (50÷130) нм, что связано с частичным 

разрушении структуры границ. 
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Рисунок 78 – Профили распределения основных элементов НМС Zr/Nb в 

зависимости от флюенса протонного облучения. Базовый уровень H в НМС Zr/Nb 

до протонного облучения равен (0,16 ± 0,05) отн.ед. 

Дифрактограммы и относительное изменение межплоскостного расстояния в 

зависимости от флюенса протонного облучения НМС Zr/Nb с различными 

толщинами индивидуальных слоев представлены на рисунке 79. 
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Рисунок 79 – Дифрактограммы и относительное изменение межплоскостного 

расстояния в зависимости от флюенса протонного облучения НМС Zr/Nb с 

толщинами индивидуальных слоев 10 (а,б), 25 (в,г), 50 (д,е) и 100 нм (ж,з) 

Повышение флюенса протонного облучения с 3,4×1015 до 3,4×1016 ион/см2 не 

приводит к значительным структурным изменениям в НМС Zr/Nb. Форма 

рефлексов для НМС с различной толщиной слоев остается неизменной, а 

кристаллографическая ориентация Zr и Nb сохраняется. Положение основных 

рефлексов для НМС Zr/Nb10 и Zr/Nb25 незначительно изменяется вследствие 

флуктуаций межплоскостного расстояния при увеличении флюенса. В НМС 

Zr/Nb50 происходит уменьшение межплоскостного расстояния с ростом флюенса 

для плоскости (002) Zr при этом изменения в плоскости (110) Nb незначительны. В 

свою очередь, в НМС Zr/Nb100 уменьшение межплоскостного расстояния 

происходит в обеих плоскостях (002) Zr и (110) Nb. 

Измерение нанотвердости и модуля Юнга проводилось на Indentation/scratch 

Tester NHT 50-183/NST 50-146 (CSM Instruments, Швейцария) при нагрузке 5 мН, 

время выдержки составляло 30 с. Результаты представлены в таблице 13.  
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Таблица 13 – Нанотвердость НМС Zr/Nb с толщиной слоев от 10 до 100 нм 

до и после облучения протонами при различных флюенсах 

Толщина 

слоев Zr/Nb, 

нм 

Нанотвердость 

до облучения, 

±20 HV 

Флюенс, ион/см2 

3,4⋅1015 8,6⋅1015 3,4⋅1016 

Нанотвердость после облучения, ±20 HV 

10 1150 830 810 800 

25 1050  650 700 740 

50 930  650 650 670 

100 600  740 800 780 

 

Увеличение флюенса протонного облучения с 3,4×1015до 3,4×1016 ион/см2 не 

оказывает заметного влияния на нанотвердость НМС Zr/Nb. После облучения 

нанотвердость в среднем снижается на (29 ± 3) % по сравнению с исходным 

состоянием для НМС с толщиной индивидуальных слоев от 10 до 50 нм. В случае 

системы НМС Zr/Nb100 протонное облучение приводит к ее повышению на ~ 20 %, 

что обусловлено интенсивным накоплением внедренных ионов и дефектов в 

первом слое, толщина которого сопоставима с максимумом брэгговского пика. Это 

согласуется с результатами ПАС для НМС Zr/Nb100 после протонного облучения, 

которые также свидетельствуют об образовании водород-вакансионных 

комплексов в первом слое.  

Совокупность полученных экспериментальных данных характеризует 

особенности эволюции микроструктуры и свойств НМС Zr/Nb в зависимости от 

флюенса протонного облучения. Для НМС Zr/Nb10 и Zr/Nb25 увеличение флюенса 

протонного облучения с 3,4 × 1015 до 3,4 × 1016 ион/см2 усиливает частичное 

разрушение границ раздела и вызывает изменение их когерентности (с 

некогерентной на полукогерентную) в области высадки протонов (до ~130 нм). 

Внедренные атомы водорода распределены в данной области неравномерно, что 
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вызывает механические напряжения разного знака (сжимающие и растягивающие) 

в слоях Zr и Nb и незначительные флуктуации межплоскостного расстояния. 

Микроструктура всех внутренних границ раздела ((300÷1000) нм) облученных 

протонами НМС Zr/Nb остается неизменной независимо от толщины 

индивидуальных слоев. Для НМС Zr/Nb50 нм устойчивость границ раздела в 

облученной области значительно выше. Изменение межплоскостного расстояния с 

ростом флюенса более выражено, однако остальные микроструктурные 

характеристики и свойства практически не изменяются с ростом флюенса 

протонного облучения. Границы раздела остаются некогерентными, существенных 

радиационных повреждений не наблюдается. Для НМС Zr/Nb100 

микроструктурные характеристики границ раздела и профиль внедренных 

протонов, также сохраняются при увеличении флюенса протонного облучения, 

однако изменение профиля ДУАЛ указывает на возможное накопление 

радиационных дефектов и образование водород-вакансионных комплексов в зоне 

максимального воздействия.  

Микроструктурные изменения в НМС Zr/Nb после протонного облучения 

свидетельствуют о повышенной радиационной стойкости и подчеркивают 

необходимость дальнейшего изучения при более высоких уровнях повреждающего 

воздействия. Однако при этом выявляется ряд особенностей и ограничений, 

связанных с локализацией радиационных повреждений и толщиной отдельных 

слоев. Системы с более тонкими слоями более эффективно поглощают дефекты за 

счет большого количества границ раздела, но при этом подвержены 

микроструктурной деградации. Границы систем с более толстыми слоями менее 

подвержены радиационной деградации, но их эффективность меньше и зависит от 

локализации внедренных ионов. Радиационная стойкость НМС снижается, если 

область радиационного повреждения сопоставима с толщиной индивидуального 

слоя.  
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4.5. Позитронная аннигиляционная спектрометрия и первопринципное 

моделирование металлических наноразмерных многослойных 

систем Zr/Nb до и после облучения ионами гелия 

Исследовано воздействие облучения ионами гелия на микроструктуру и 

дефектное состояние НМС Zr/Nb с толщиной слоев 25 и 100 нм [303]. НМС были 

облучены перпендикулярным пучком ионов гелия с энергией 40 кэВ и флюенсом 

2 × 1017 ион/см2 на ускорителе тяжелых ионов ДЦ-60 (Институт ядерной физики, 

Казахстан, г. Алматы). Согласно результатам моделирования в программном 

пакете SRIM-2013, указанные параметры облучения ионами гелия позволяют 

получить брегговский пик в области (150 ± 60) нм. После облучения ионами гелия 

наблюдаются существенные различия в профилях изменения импульсного 

распределения аннигиляции позитронов переменной энергии для НМС Zr/Nb с 

различной толщиной индивидуальных слоев (рисунок 80).  

Облучение ионами гелия не приводит к существенному росту параметра S 

для НМС Zr/Nb25 во всем диапазоне энергий позитронов по сравнению с 

необлученным материалом. При энергии позитронов до 0,2 кэВ значения 

параметров S и W до и после облучения практически не различаются. 

Максимальное уменьшение параметра S более чем на 5,5 % наблюдается при 

энергии позитронов 1 кэВ. В диапазоне от 1 до 5 кэВ значение параметра S 

увеличивается до необлученного уровня и далее практически не изменяется. 

Изменения параметра W по отношению к параметру S имеют противоположную 

тенденцию, что приводит к тому, что экспериментальные значения S = f(W) для 

НМС Zr/Nb25 до и после облучения ионами гелия находятся на одной прямой 

(рисунок 81).  
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(а) 

 

(б) 

Рисунок 80 – Зависимость параметров S (а) и W (б) от энергии позитронов для 

НМС Zr/Nb до и после облучения ионами гелия 
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Рисунок 81 – Зависимость S = f(W) для НМС Zr/Nb до и после облучения ионами 

гелия 

НМС Zr/Nb100 после облучения ионами гелия характеризуются более 

существенными изменениями импульсного распределения аннигиляции 

позитронов переменной энергии по сравнению с НМС Zr/Nb25. Основные отличия 

проявляются в области энергий позитронов от 0,6 до 4 кэВ (S↓W↑), что несколько 

меньше предполагаемой зоны воздействия ионов гелия (от 5 до 7 кэВ). В интервале 

от 5 до 25 кэВ значения параметра W до и после облучения НМС Zr/Nb100 

практически совпадают, однако параметр S уменьшается почти на 2 % 

относительно значений до облучения, что также наблюдается и в случае НМС 

Zr/Nb25. Профили изменения импульсного распределения аннигиляции 

позитронов переменной энергии в НМС Zr/Nb с различной толщиной 

индивидуальных слоев существенно различаются, что объясняется локализацией 

внедренных ионов в объеме слоев и вблизи границ раздела. При этом анализ 

зависимости S = f(W) показывает сохранение одного преобладающего центра 

захвата позитронов до и после облучения ионами гелия в НМС Zr/Nb независимо 
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от толщины слоев. Однако для НМС Zr/Nb100 вероятность аннигиляции 

позитронов в объеме первых слоев и на границах раздела после облучения 

несколько изменяется.  

Микроструктура НМС Zr/Nb25 и Zr/Nb100 после облучения ионами гелия 

представлена на рисунке 82. После облучения ионами гелия в НМС Zr/Nb также 

отмечается присутствие отражений от различных плоскостей фаз α-Zr и β-Nb. 

Кроме того, для них характерно увеличение внутренних напряжений. При малой 

толщине индивидуальных слоев (НМС Zr/Nb25) величина внутренних напряжений 

в приповерхностных областях выше, что приводит к волнообразным искажениям 

приповерхностных слоев. В НМС Zr/Nb25 после облучения наблюдается 

образование единичных гелиевых пузырьков. В НМС Zr/Nb с большей толщиной 

индивидуальных слоев их образование значительно менее выражено.  
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(а) (б) 

  

(в) (г) 
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(д) (е) 

Рисунок 82 – Микроструктура в поперечном сечении НМС Zr/Nb25 (a,в,д) и 

Zr/Nb100 (б,г,е) после облучения ионами гелия: светлопольные изображения и 

соответствующие картины микродифракции (а,б), темнопольное изображение в 

рефлексе типа (220) Nbβ (указано стрелкой в (а)) (в), темнопольное изображение в 

рефлексе типа (110) Zrα (указано стрелкой в (б)) (г), изображения ПЭМ высокого 

разрешения (д,е) 

Для рефлекса Zr(002) в НМС Zr/Nb25 наблюдается уменьшение 

межплоскостного расстояния с 2,554 до 2,549 Å, что соответствует увеличению 

растягивающих латеральных напряжений, тогда как для того же рефлекса в НМС 

Zr/Nb100 происходит увеличение межплоскостного расстояния с 2,548 до 2,553 Å, 

что, наоборот, обусловлено релаксацией латеральных напряжений (рисунке 83). 
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(а) 

 

(б) 

Рисунок 83 – Результаты РСА НМС Zr/Nb с различной толщиной 

индивидуальных слоев до и после облучения ионами гелия: (а) Zr/Nb25,  

(б) Zr/Nb100 
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После облучения ионами гелия в слоях Nb наблюдается уменьшение 

межплоскостного расстояния вне зависимости от толщины индивидуальных слоев 

НМС Zr/Nb за счет релаксации остаточных латеральных напряжений. Кроме того, 

облучение ионами гелия вызывает изменения в структуре НМС Zr/Nb, 

проявляющиеся в изменении уширения дифракционных рефлексов. Увеличение 

ПШПВ наблюдается для дифракционных максимумов Zr(002) и Nb(110) в НМС 

Zr/Nb25 и Zr(002) в НМС Zr/Nb100. При этом, уменьшение ПШПВ для рефлекса 

Nb(110) в НМС Zr/Nb100 свидетельствует о снижении микронапряжений и/или 

увеличении размера областей когерентного рассеяния. Таким образом, слои Zr 

также демонстрируют более выраженный отклик на облучение ионами гелия НМС 

Zr/Nb, связанный с перераспределением остаточных напряжений и увеличением 

величины ПШПВ, независимо от толщины индивидуальных слоев.  

Расчеты из первых принципов позволяют выявить особенности эволюции 

микроструктуры и дефектов в НМС Zr/Nb при облучении ионами гелия [304]. 

Рассчитана энергия внедрения гелия и энергия образования гелий-вакансионных 

комплексов в НМС Zr/Nb. Для расчета в объеме слоев циркония и ниобия также 

использовались расчетные суперячейки из 36 атомов ниобия или циркония с одним 

атомом примеси, вакансия во всех случаях образовывалась удалением из ячейки 

одного из атомов металла (рисунок 84). Релаксация считалась завершенной при 

значении сил, действующих на атомы, менее 50 мэВ/Å. Полученные значения 

энергии внедрения гелия в НМС Zr/Nb представлены в таблице 14. 
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(а) 

  

(б) (в) 

Рисунок 84 – Расчетная суперячейка НМС Zr/Nb с отрелаксированными 

положениями атомов металлов вблизи границы раздела (а) и расположение 

междоузлий, в которых размещался атом He: (б) в слое Nb, (в) в слое Zr. Для 

удобства обсуждения результатов расчетов атомы Zr и Nb, на месте которых 

образовывалась вакансия, пронумерованы. Атомы циркония обозначены красным 

цветом, атомы ниобия – синим, а тетраэдрические междоузлия выделены зеленым 

цветом 
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Таблица 14 – Расчетная энергия внедрения гелия в НМС Zr/Nb 

№ 

Ef, (эВ) 

Zr Nb 

1 атомный 

слой 

2 атомный 

слой 

3 атомный 

слой 

1 атомный 

слой 

2 атомный 

слой 

3 атомный 

слой 

1 1,911 2,486 2,371 1,754 3,480 3,379 

2 2,392 2,331 2,759 2,451 2,457 3,321 

3 2,760 2,996 2,820 2,452 1,957 2,749 

4 1,741 1,909 1,990 - 2,456 3,395 

5 1,764 2,379 2,561 - - - 

6 2,125 2,530 2,863 - - - 

7 2,559 - 2,777 - - - 

Установлено, что НМС Zr/Nb в решетке циркония октаэдрическая 

координация атома гелия является неустойчивой: атом гелия в результате 

релаксации смещается в ближайшее междоузлие в базальной плоскости атомов 

циркония. Минимальные значения энергии внедрения гелия наблюдаются в 

тетраэдрических междоузлиях атомных слоев Zr и Nb, ближайших к границе 

раздела: 1,741 и 1,754 эВ, соответственно. Как и в случае энергии связи водорода, 

значения энергии внедрения гелия варьируются в широком диапазоне для каждого 

атомного слоя металла. Уже во вторых слоях циркония и ниобия от границы 

раздела наблюдаются положения атома гелия, характеризуемые энергиями 

внедрения близкими к энергиям внедрения гелия в объем слоев металлов.  

Минимальные значения энергий образования вакансии и гелий-

вакансионного комплекса в различных атомных слоях металлов относительно 

границы раздела в НМС Zr/Nb представлены на рисунке 85. 
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(а) 

 

(б) 

Рисунок 85 – Зависимости (а) минимальных значений энергии формирования 

НМС Zr/Nb с гелием в междоузлии, (б) энергии образования вакансий (зеленые 

квадраты) и энергии образования комплекса гелий-вакансия (красные точки) от 

номера атомного слоя. Синим пунктиром показано значение энергии внедрения 

гелия в T-позиции решеток Zr и Nb, зеленым пунктиром – значение энергии 

образования вакансий в чистых Zr и Nb 
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Энергия образования вакансии и гелий-вакансионного комплекса 

увеличиваются по мере удаления от границы раздела в атомных слоях металлов. В 

первом атомном слое ниобия наблюдается наименьшая энергия образования 

вакансии (0,532 эВ) и гелий-вакансионного комплекса (2,433 эВ). С увеличением 

номера слоя относительно границы раздела величина энергии образования 

вакансии и комплекса гелий-вакансия в ниобии возрастает заметно быстрее, чем в 

цирконии.  

Рассчитанные энергии образования вакансий в НМС Zr/Nb с атомом гелия 

приведены в таблице 15. Размер областей с пониженной электронной плотностью 

оказывает влияние на энергию образования вакансий в НМС Zr/Nb. Большее 

значение энергии образования вакансий соответствует большей области с 

пониженной электронной плотностью.  

Таблица 15 – Рассчитанные энергия образования вакансий в НМС Zr/Nb с 

атомом гелия 

Номе

р 

вакан-

сии 

Evac, 

(эВ) 

Номе

р 

вакан-

сии 

Evac, 

(эВ) 

Номе

р 

вакан-

сии 

Evac, 

(эВ) 

Номе

р 

вакан-

сии 

Evac, 

(эВ) 

Номе

р 

вакан-

сии 

Evac, 

(эВ) 

Номе

р 

вакан-

сии 

Evac, 

(эВ) 

Вакансия в Zr Вакансия в Nb 

1-й слой 2-й слой 3-й слой 1-й слой 2-й слой 3-й слой 

10 2,543 5 2,130 1 1,953 14 0,976 16 2,029 18 3,026 

11 1,760 6 0,980 2 1,958 15 0,532 17 1,317 19 2,883 

12 1,074 7 2,586 3 1,873 - - - - - - 

13 1,074 8 0,936 4 1,705 - - - - - - 

- - 9 1,713 - - - - - - - - 

Из анализа результатов, представленных в таблице 15, следует, что разброс 

значений энергии образования вакансий незначителен, что приводит к практически 

одинаковым размерам образовавшихся областей. В положениях (1), (2) и (3) не 
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наблюдается смещения вакансий (рисунок 84). Однако в положении (4) атомы из 

верхнего слоя перемещаются к вакансии и заполняют ее, что приводит к 

увеличению энергии образования с 0,980 эВ до 2,586 эВ во втором слое Zr. В 

процессе релаксации вакансия в положении (8) перемещается из второго слоя Zr в 

первый. В остальных случаях вакансии остаются неподвижными, сохраняя свои 

исходные позиции. В первом слое Zr, для наиболее энергетически выгодного 

положения вакансии в позиции (13), наблюдается смещение атомов из второго слоя 

Zr и первого слоя Nb. В остальных случаях в данном слое какие-либо значительные 

релаксационные эффекты не наблюдаются. Таким образом, атомы из первого слоя 

стремятся восполнить вакансию во втором слое. При образовании вакансии в 

третьем слое также наблюдается смещение атомов из вышележащих слоев. 

Распределение электронной плотности в окрестности границы раздела в 

НМС Zr/Nb с вакансией и комплексом гелий-вакансия в наиболее энергетически 

выгодном положении в третьем и первом слоях Zr представлено на рисунке 86. 

Внедрение атома гелия в вакансию оказывает влияние на размер данной области: в 

первом слое Zr она увеличивается, а в третьем слое Zr – уменьшается. Следует 

отметить, что атом гелия расположен на периферии области с пониженной 

электронной плотностью, образованной вакансиями. Когда атом гелия находится в 

вакансии в первом слое Zr на границе раздела, он усиливает перераспределение 

электронной плотности, вызванное образованием вакансии. 
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Рисунок 86 – Распределение электронной плотности на границе раздела НМС 

Zr/Nb с вакансией (а, б) и гелий-вакансионным комплексом (в, г) в третьем (а, в) и 

первом слоях Zr (б, г). Атомы циркония обозначены красным цветом, атомы 

ниобия – синим, атомы гелия – фиолетовым. Черные, зеленые и светло серые 

изоповерхности соответствуют плотности электронов 0,01, 0,02 и 0,05 

электронов/Бор3, соответственно 
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Увеличение размера области с пониженной электронной плотностью 

косвенно указывает на ослабление связей между ближайшими атомами металла, 

что может способствовать самовосстановлению границы раздела за счет 

повышения подвижности слабосвязанных атомов металла.  

Так как гелий не образует комплекс гелий-вакансия в первом слое Nb на 

границе раздела НМС Zr/Nb, на рисунке 87 представлены только распределения 

электронной плотности на границе раздела НМС с вакансией в третьем и первом 

слоях Nb, а также с комплексом гелий-вакансия в третьем слое Nb. 

Анализ распределения электронной плотности в НМС Zr/Nb с вакансией и 

комплексом гелий-вакансия в третьем слое Nb показывает, что образование 

вакансии и комплекса гелий-вакансия приводит к тем же эффектам, которые были 

описаны выше для третьего слоя Zr. Однако в слое Nb атом He располагается в 

центре вакансии. Из рисунка 87 видно, что вакансия в первом слое ниобия вблизи 

границы раздела притягивает ближайшие атомы циркония, частично восполняя 

электронную плотность. Это препятствует образованию комплексов гелий-

вакансия в первом слое Nb, так как атому гелия энергетически невыгодно 

находиться в области высокой электронной плотности: атом гелия имеет 

заполненную 1s-оболочку, и его положение в междоузельной области решетки 

приводит к вытеснению электронной плотности металла из его окрестности, что 

увеличивает полную энергию системы. Это приводит к тому, что атом гелия 

переходит из вакансии в первом слое ниобия в слой циркония. Данные эффекты 

способны оказывать положительное влияние на кинетику накопления 

радиационных повреждений в НМС Zr/Nb при облучении. 
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Рисунок 87 – Распределение электронной плотности на границе раздела НМС 

Zr/Nb с вакансией (а, в, г) и комплексом гелий-вакансия (б) в третьем (а) и первом 

слоях Nb (вакансия образуется в позициях (14) (в) и (15) (г)). Атомы циркония 

обозначены красным цветом, атомы ниобия – синим, атомы гелия – фиолетовым. 

Черные, зеленые и серые изоповерхности соответствуют электронной плотности 

0,01, 0,02 и 0,05 электронов/Бор3, соответственно 
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4.6. Выводы по главе 4 

Проведено исследование влияния параметров синтеза и последующего 

облучения протонами и ионами гелия на микроструктуру, фазовый состав и 

дефектное состояние композитов на основе наноразмерных многослойных систем 

(НМС) Zr/Nb, изготовленных методом магнетронного распыления. 

1. По данным просвечивающей электронной микроскопии структура 

каждого слоя Zr и Nb представлена столбчатыми зернами нанометрового размера, 

средний размер которых варьируется от 20 до 50 нм. На электронограмме 

наблюдается значительное количество рефлексов, равномерно расположенных по 

окружности, от различных плоскостей α-фазы Zr и от плоскости (211) β-Nb. Анализ 

микрофотографий просвечивающей электронной микроскопии высокого 

разрешения показал наличие некогерентных границ раздела между слоями Zr и Nb. 

По данным рентгеноструктурного анализа, НМС Zr/Nb характеризуются наличием 

макро- и микродеформаций, причем в слоях циркония данные деформации 

несколько выше. Анализ структурных дефектов в НМС Zr/Nb проводился с 

применением пучков позитронов с регулируемой энергией методом спектрометрии 

допплеровского уширения аннигиляционной линии (ДУАЛ). Согласно 

полученным данным, дефектная структура характеризуется наличием одного 

превалирующего центра захвата позитронов. 

2. Проведенные расчеты из первых принципов атомной структуры НМС 

Zr/Nb вблизи границ раздела подтверждают результаты экспериментального 

исследования. Согласно расчетам, на границе раздела Zr\Nb происходят 

значительные смещения атомов циркония из узлов идеальной ГПУ решетки 

преимущественно в направлении границы раздела, за счет чего формируются 

области с пониженной электронной плотностью, способной эффективно 

захватывать позитроны. 
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3. Изменение скорости осевого вращения позволяет сформировать 

композиты на основе НМС Zr\Nb с разной толщиной индивидуальных слоев. 

Исследование механических свойств данных покрытий методом 

наноиндентирования показало, что уменьшение толщины индивидуальных слоев 

от 100 до 10 нм приводит к росту нанотвердости с 600 до 1150 по Виккерсу, в то 

время как модуль Юнга практически не изменяется и находится в диапазоне 

(160±30) ГПа. 

4. Экспериментально установлено, что облучение протонами НМС Zr/Nb 

с толщиной индивидуальных слоев 100 нм при флюенсах от 3,4×1015 до  

3,4×1016 ион/см2 не приводит к существенным изменениям микроструктуры. 

Согласно данным рентгеноструктурного анализа, в результате облучения 

протонами НМС Zr/Nb не претерпевают фазовых превращений и сохраняют свою 

кристаллическую структуру. При этом происходит смещение дифракционных 

рефлексов Zr(002) и Nb(110) в сторону больших углов, которое увеличивается с 

увеличением дозы облучения и достигает максимума 0,09° для Zr(002) и 0,10° для 

Nb(110), что свидетельствует о возникновении растягивающих латеральных 

напряжений. По данным просвечивающей микроскопии, микроструктура и 

границы слоев Zr/Nb не претерпевают изменений и остаются некогерентными. 

5. Послойный анализ НМС Zr/Nb после протонного облучения методом 

ОЭСТР показал интенсивное накопление атомов водорода вблизи интерфейсов. 

Распределение водорода имеет преимущественно бимодальный характер. 

Локальные максимумы концентрации водорода наблюдаются на границах раздела 

Nb/Zr, в то время как на границе раздела Zr/Nb накопление значительно ниже, при 

этом локализация водорода вблизи интерфейсов происходит преимущественно в 

окрестности циркония. Преимущественная локализация водорода вблизи 

интерфейсов со стороны циркония обусловлена существенным отличием энергии 

связи водорода в каждом атомном слое в НМС Zr/Nb. C увеличением расстояния 

от интерфейса в слое Zr данное снижение происходит медленнее, чем в слоях Nb.  
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6. Анализ дефектной структуры методом ДУАЛ показал, что во всем 

диапазоне энергий имплантированных позитронов наблюдается тенденция к 

уменьшению значения S параметра и увеличению W параметра ДУАЛ, с 

увеличением дозы облучения. При этом на глубине, соответствующей 

брегговскому пику для протонов, значение S параметра для всех облученных 

образцов меньше, либо равно значению до облучения. Указанные изменения 

(S↓W↑) соответствует уменьшению избыточного свободного объема в НМС Zr/Nb 

после протонного облучения. В исследованных НМС Zr/Nb до и после облучения 

протонами сохраняется один преобладающий центр захвата позитронов - 

избыточный свободный объем вблизи границы раздела в окрестности циркония. 

7. Установлены закономерности облучения ионами гелия. После 

облучения ионами гелия наблюдается сохранение слоистой структуры для НМС с 

толщиной слоев 25 и 100 нм. Для НМС Zr/Nb 25 нм наблюдается частичное 

разрушение структуры. Характерно наличие отражений α-Zr и β-Nb. Границы 

раздела некогерентны, присутствуют аморфные области и гелиевые пузырьки в 

зоне воздействия. Для НМС Zr/Nb толщиной 100 нм отмечена переориентация 

кристаллитов в Zr, с появлением слабовыраженных рефлексов Zr(100) и Zr(101), и 

существенным изменением формы главного рефлекса Zr(002). Для НМС Zr/Nb 25 

и 100 нм в Zr возникают сжимающие напряжения в слоях Nb. В Zr/Nb 25 нм 

снижается нанотвердость после облучения ионами гелия, Zr/Nb 25 нм на 12 %. Для 

НМС Zr/Nb с толщиной 100 нм не происходит увеличение параметра S/S0 выше 

исходного значения, что свидетельствует об отсутствии избыточного накопления 

радиационных дефектов. 

8. Из первых принципов была рассчитана энергия связи гелия в НМС 

Zr/Nb. Энергия внедрения гелия в решетку Zr (2,433 эВ в октопоре и 2,699 эВ в 

тетрапоре) оказалась меньше, чем в решетку Nb (3,438 эВ в октаэдрическом 

междоузлии и 3,170 эВ в тетраэдрическом междоузлии). В решетке Zr, 

октаэдрическая координация атома гелия является неустойчивой, и в результате 

релаксации атом гелия смещается в ближайшую ГЦК-пустоту базальной плоскости 
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атомов Zr. В НМС Zr/Nb атом гелия размещался в различных окта- и 

тетраэдрических междоузлиях, ближайших к границе атомных слоев Zr и Nb. 

Минимальные значения энергии внедрения гелия были обнаружены в 

тетраэдрических междоузлиях атомных слоев Zr и Nb, ближайших к границе: 1,741 

и 1,754 эВ, соответственно. Как и в случае энергии связи водорода, значения 

энергии внедрения гелия варьируются в широком диапазоне для каждого атомного 

слоя металла. При этом уже во вторых и третьих атомных слоях Zr и Nb от границы 

есть положения атома гелия с энергией внедрения, сопоставимой с результатами 

расчетов энергии внедрения гелия в объем металлов.  

9. Показано, что атому гелия в решетках обоих металлов энергетически 

более выгодно занимать вакансию. В решетке Zr имеются две стабильные 

конфигурации комплекса гелий-вакансия: атом гелия в центре вакансии и атом 

гелия смещен относительно ее центра на ~ 0,8 Å вдоль гексагональной оси. Энергия 

образования вакансии в решетках Zr и Nb составила 2,069 и 2,669 эВ, 

соответственно, а энергия внедрения гелия в вакансию равна 1,248 и 1,642 эВ. 

Энергия образования гелий-вакансионного комплекса в Zr оказалась заметно 

меньше, чем в Nb. Значения энергий образования вакансии и гелий-вакансионного 

комплекса увеличиваются при отдалении от границы. Наименьшая энергия 

образования вакансии и гелий-вакансионного комплекса были обнаружены в 

первом атомном слое Nb: 0,532 и 2,433 эВ, соответственно. При этом с увеличением 

номера слоя величина энергии образования вакансии и комплекса гелий-вакансия 

в Nb растет быстрее, чем в Zr. 
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Заключение 

Совокупность представленных результатов диссертационного исследования 

является решением актуальной научно-технической проблемы – развития и 

совершенствования методов позитронной аннигиляционной спектрометрии для 

контроля и анализа дефектной структуры гетерогенных металлических материалов 

в процессе их изготовления, а также при водородных и радиационных 

воздействиях. Полученные данные имеют важное практическое значение при 

разработке перспективных конструкционных и функциональных материалов и 

способов их производства. 

Основные результаты диссертационной работы: 

1. Созданы источник позитронов на основе изотопа 64Cu и методика in situ 

спектрометрии доплеровского уширения аннигиляционной линии на его основе 

для контроля и анализа дефектов в гомогенных и гетерогенных металлических 

материалах при термических и водородных воздействиях. 

2. Разработан комплекс для ex situ и in situ контроля и анализа дефектной 

структуры гомогенных и гетерогенных металлических материалов методами 

позитронной аннигиляционной спектрометрии при термических (до 900 °C) и 

водородных воздействиях (до 5 МПа Н2). В ex situ режиме, с использованием 

источника позитронов на основе изотопа 44Ti с активностью 1,38 МБк, достигнуты 

высокие скорости счета для модуля ВРАП (185 ± 8) соб./с и для модуля СДУАЛ 

(145 ± 27) соб./с, а временное и энергетическое разрешение модулей составило 

(224 ± 3) пс и (1,2 ± 0,1) кэВ, соответственно. 

3. Разработана методика контроля и анализа, позволяющая эффективно 

идентифицировать и разделять вакансионные и примесно-вакансионные дефекты в 

гомогенных и гетерогенных металлических материалах, на основе сравнительного 

анализа импульсного и временного распределения аннигиляции позитронов.  

4. Методами ПАС установлено, что дефектная структура изделий из 

сплава Ti-6Al-4V, изготовленных методом СЭЛС, характеризуется наличием 



216 

 

дислокаций, тетравакансий и наноразмерных кластеров (Ti-Ti-Al). Уменьшение 

тока сплавления до 13 мА позволяет формировать изделия с низким содержанием 

дефектов. Наводороживание данных изделий до концентрации 0,09 мас.% 

приводит к формированию водород-вакансионных комплексов (V-1H), при этом 

превалирующим типом дефектов остаются дислокации. Увеличение содержания 

водорода от 0,047 до 0,09 мас.% приводит к увеличению плотности дислокаций и 

концентрации водород-вакансионных комплексов V-1H в диапазоне  

(19÷72)×1013м-2 и (0,015 ÷ 0,023) ppm соответственно. 

5. Анализ структурно-фазового состояния и дефектов показал, что при 

флюенсе протонного облучения от 3,4×1015 до 3,4×1016 ион/см2 НМС Zr/Nb, с 

толщиной индивидуальных слоев от 10 до 100 нм при различной локализации 

радиационных повреждений, возникают преимущественно растягивающие 

латеральные напряжения. При этом микроструктура изменяется незначительно, а 

степень дефектности (S параметр ДУАЛ) остается на том же уровне или снижается. 

Превалирующий центр захвата позитронов при этом не изменяется.  

6. Методами ПАС показано, что облучение НМС Zr/Nb с толщиной 

индивидуальных слоев 25 и 100 нм ионами гелия с флюенсом до 1017 ион/см2 не 

вызывает существенного увеличения параметра S и снижения параметра W по 

сравнению с исходным уровнем. Однако профили распределения данных 

параметров по глубине для НМС Zr/Nb с разной толщиной слоев значительно 

различаются из-за особенностей локализации имплантированных ионов в объеме 

слоев и около границ раздела.  

7. Первопринципное моделирование показало, что на границе раздела 

НМС Zr/Nb происходит существенное смещение атомов циркония в сторону 

границы раздела, что вызывает накопление напряжений, при этом формируются 

области с пониженной электронной плотностью, которые являются основными 

центрами захвата позитронов в НМС до и после облучения протонами или ионами 

гелия. 
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