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Эвтектическая система Fe-B — основа
ряда многокомпонентных аморфизируемых
металлических сплавов, детально исследуе-
мых в последние годы [1]. Значительное вли-
яние на механические и электрические свой-
ства получаемого материала оказывает ре-
жим переохлаждения исходного расплава,
позволяющий подавить процессы кристалли-
зации. При этом, несмотря на обширность
теоретических [2—7] и экспериментальных
[8—10] работ, закономерности кристаллиза-
ции переохлажденных расплавов остаются
недостаточно изученными. Сложность про-
водимых исследований определяется высо-
кой скоростью протекающих процессов и
малым размером образующихся кристаллов.
Значительное влияние на ход кристаллиза-
ции оказывают процессы, связанные с обра-
зованием метастабильных фаз, имеющих осо-
бенности образования и роста.

В системе Fe-B при глубоком переохлаж-
дении расплава наряду c фазами Fe и Fe2B

образуются кристаллы метастабильной фазы
Fe3B [7—9, 11]. Как отмечалось в работах
[12—16], из-за отклонения от локального рав-
новесия на поверхности кристалла возника-
ет эффект «захвата примеси», требующий
специальных подходов к исследованию. В
частности, исследования закономерностей
образования метастабильной фазы Fe3B по-
казали наличие локально-неравновесных
эффектов, существенно влияющих на рост
таких кристаллов [3, 4, 7].

Целью данной работы было изучение за-
кономерностей роста кристаллов при глубо-
ком переохлаждении расплава системы Fe-
B. Для этого экспериментально исследовали
процесс кристаллизации аморфного металла
в виде ленты, полученной методом закалки
из жидкого состояния на медном вращаю-
щемся барабане. Такие эксперименты позво-
ляют выявить особенности роста кристаллов
каждой из фаз при заданном режиме охлаж-
дения. Построенная на базе эксперимента
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теоретическая модель дает возможность рас-
считывать закономерности роста кристаллов
каждой из фаз в широком интервале пере-
охлаждений расплава.

Материалы и методика эксперимента.
Для изучения закономерностей роста крис-
таллов в переохлажденных расплавах на базе
эвтектической системы Fe-B проведены экс-
периментальные исследования аморфных
лент состава, ат.%: Fe 79,88; B 15,40; Si 4,40;
C 0,32, полученных методом разливки на
медный вращающийся барабан. Ленты тол-
щиной 28 мкм изготовлены на установке
непрерывной разливки типа «Сириус» ПАО
«Ашинский метзавод» в рамках эксперимен-
та, описанного в работе [17].

Калориметрические исследования прово-
дились на приборе синхронного термического
анализа Netzsch STA 449F1 «Jupiter». Мас-
са навески образца составляла около 30 мг,
измерение проводилось в защитной среде
аргона в тигле из Al2O3. Скорость нагрева
при отжиге аморфной ленты 10 K/мин, мак-
симальная температура нагрева 1275 K [7].

Рентгенофазовый анализ аморфной лен-
ты проводили на порошковом рентгенов-
ском дифрактометре Ultima IV (фирма
Rigaku) при постоянном нагреве образца
ленты в печи системы Anton Paar. Нагрев
со скоростью 10 K/мин вели до температу-
ры 1175 K.

Скорость роста кристаллов в переохлаж-
денном расплаве рассчитывали с использо-
ванием разработанной авторами [7] модели
роста кристаллов применительно к техноло-
гии затвердевания расплава на медном вра-
щающемся барабане, а также известной мо-
дели LKT (Lipton—Kurz—Trivedi).

Результаты исследований и их обсуж-
дение. Калориметрическое исследование
аморфных лент. Объектом исследования
служил сплав марки 1СР указанного состава,
широко используемый для получения амор-
фных лент. Теплофизические характеристи-
ки сплава 1СР близки к таковым для спла-
ва эвтектического состава Fe83B17 [7]. При
переохлаждении расплава исследуемого со-
става, как и в сплаве Fe83B17, образуются кри-
сталлы фаз Fe, Fe2B и метастабильные крис-
таллы Fe3B, что позволяет выявить общие
закономерности роста в системах Fe-B.

В калориметрических исследованиях до-
ли кристаллов изучалась лента толщиной 28
мкм. Результаты эксперимента представле-

ны на фиг. 1. Из приведенной зависимости
теплового эффекта от температуры следует,
что при температуре около 753 K начинает-
ся активная фаза кристаллизации аморфной
ленты. Кристаллизация ленты сопровождает-
ся резким тепловым эффектом в виде двух
близко расположенных пиков. При темпера-
туре около 843 K заканчивается первый этап
кристаллизации. Аналогичные результаты
получены в других исследованиях [1, 7, 17, 18].

Второй этап кристаллизации можно вы-
делить по относительно медленному экзотер-
мическому процессу в области 840—940 K,
однако его природу в нашем исследовании
выявить не удалось.

Важно отметить, что форма получаемой
кривой (см. фиг. 1) существенно зависит от
режима нагрева и может изменяться при
увеличении скорости нагрева [19].

Рентгенофазовый анализ аморфной лен-
ты. На фиг. 2 приведены полученные диф-
рактограммы для некоторых значений тем-
ператур нагрева образца. Исследование про-
водилось в интервале углов 2  5—100 со
скоростью нагрева 10 K/мин при разных
значениях температуры. Значение темпера-
туры в ленте имеет погрешность около 20 C
из-за деформации аморфных лент при их
нагреве и существенном отличии их темпе-
ратур от регистрируемых температур нагре-
вателя. Тем не менее исследование позво-
лило оценить последовательность кристалли-
зации на важных температурных интерва-
лах.

Приведенные на фиг. 2 дифрактограммы
образцов соответствуют некоторым харак-
терным значениям температуры: дифрак-

Фиг. 1. Калориметрический анализ ленты
сплава 1СР
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тограмма 1 — температуре нагрева образца
~600 K. На этой дифрактограмме выявля-
ется гало и отсутствуют рефлексы от крис-
таллических фаз [17], т.е. образец можно счи-
тать рентгеноаморфным. Возможно в нем
присутствуют кристаллы, размеры которых
превышают примерно 5—10 нм и которые
не могут быть идентифицированы с помощью
рентгеновской дифракции.

Полученный результат позволяет прове-
сти аналогию с ранее проведенными автора-
ми исследованиями по математическому мо-
делированию процесса охлаждения аморф-
ной ленты на медном вращающемся бара-
бане. Как показало исследование [17], за счет
высокой скорости охлаждения температура
600 K достигается во всех слоях ленты че-
рез 10–4 с после попадания расплава на вра-
щающийся барабан.

Дифрактограммы 2—5 отражают состоя-
ние процессов в ленте на начальном этапе
кристаллизации. Дифрактограммы соответ-
ствуют нагреву ленты от температуры нача-
ла кристаллизации и выше. При проведении
исследования при значительных температу-
рах нагрева не удалось абсолютно точно оп-
ределить значение температуры в ленте из-
за деформации образца, характерной для амор-
фных лент. Между тем исследование позво-
лило оценить закономерности кристаллиза-
ции на важных интервалах температуры.

Сопоставление с результатами калоримет-
рического исследования (см. фиг. 1) пока-

зывает, что дифрактограммы 2—5 отражают
процессы кристаллизации в интервале тем-
ператур 750—792 K, соответствующем пер-
вому пику на графике калориметрического
анализа. Анализ дифрактограммы позволя-
ет сделать вывод о совместном росте фаз Fe,
Fe2B и Fe3B в указанных интервалах нагре-
ва ленты.

Полученные результаты соответствуют
результатам, полученным другими исследо-
вателями [1, 11, 20]. Между тем необходимо
отметить, что в ряде работ выявлены другие
метастабильные фазы, в частности фаза
Fe23B6 [21]. Закономерности формирования
этих фаз при получении аморфных лент тре-
буют дальнейших дополнительных исследо-
ваний.

Расчет скорости роста кристаллов в
переохлажденном расплаве. Приведенные
выше результаты экспериментов и их ана-
лиз позволяют адаптировать разработанную
ранее [7, 22, 23] модель роста кристаллов при-
менительно к технологии затвердевания рас-
плава на медном вращающемся барабане.

Как показано выше, при глубоких пере-
охлаждениях расплава можно пренебречь
механическим взаимодействием кристал-
лов. Целесообразно рассмотреть закономерно-
сти роста отдельных кристаллов каждой из
фаз. Для этого воспользовались ранее пред-
ложенным подходом [22]. Подход строился
на описании методами неравновесной термо-
динамики системы кристалл (фаза )—рас-
плав (фаза ). Упрощенно считали, что крис-
таллы имеют сферическую форму и соблюда-
ется условие сферической симметрии. При
этом расстояние от центра кристалла обозна-
чали символом r, а радиус кристалла — R.

Для описания изучаемой системы необ-
ходимо учитывать взаимное влияние тепло-
вых Jq и диффузионных Ji (материальный
поток i-того компонента) потоков в фазе кри-
сталла и расплава. Переход компонентов че-
рез поверхность раздела фаз в случае роста
кристалла стехиометрического состава из мно-
гокомпонентного эвтектического расплава
представили в виде химической реакции вида

1 1 2 2 ... m mn n nΨ Ψ Ψ Φℜ + ℜ + + ℜ ⎯⎯⎯→ℵ , (1)

где 1 2, , , m
Ψ Ψ Ψℜ ℜ ℜ  — компоненты исходно-

го расплава; Φℵ  — продукт химической ре-
акции; ni — стехиометрические коэффици-
енты; m — число компонентов в фазе .

Фиг. 2. Изменение дифракционного спект-
ра ленты при характерных значениях ее тем-
пературы: около 600 K (дифрактограмма 1); в
интервале температур 750—792 K (дифрактог-
раммы 2—5)
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Следуя такому описанию, в работах [17,
22] получили выражение для производства
энтропии рассматриваемой системы. Приме-
няя к этому выражению разработанный ав-
торами вариационный метод неравновесной
термодинамики для случая, когда тепловые
эффекты на границе раздела фаз не оказы-
вают существенного влияния на рост крис-
талла, получили общее выражение для моль-
ной скорости I образования продукта Φℵ  на
единице поверхности кристалла:

1 1

1

m m
i

i i i
i i

m

i i
i

d
J M

r M dt
I

M
r

Ψ Φ
Ψ Ψ Ψ Φ

ℵ
ℵ= =

Ψ Ψ Φ
ℵ

=

⎛ ⎞∂μ ρ− + ν μ − μ⎜ ⎟∂ ⎝ ⎠=
⎛ ⎞∂ ν μ − μ⎜ ⎟∂ ⎝ ⎠

∑ ∑

∑
, (2)

где i
— химический потенциал i-го компонен-

та фазы ; 
 — химический потенциал ком-

понента кристалла; 
 — плотность кристал-

ла; Mℵ  — молекулярная масса продукта хи-
мической реакции (1); vi

  Mini; Mi — моле-
кулярная масса i-го компонента расплава. При
этом было показано [17, 22], что слагаемое в

уравнении (2) 
1

m

i i
i

d
M

M dt

Φ
Ψ Ψ Φ

ℵ
ℵ =

⎛ ⎞ρ ν μ − μ⎜ ⎟
⎝ ⎠
∑  отра-

жает влияние локально-неравновесных эф-
фектов, связанных с эффектом «захвата при-
меси».

Разработанную теорию применили к рас-
сматриваемому случаю роста кристаллов в
переохлажденном расплаве Fe-B, а именно
кристаллов Fe, Fe2B и метастабильных кри-
сталлов Fe3B. Тогда для каждого типа крис-
таллов уравнение химической реакции (1)
приводится к следующему виду:

для кристаллов Fe

Fe Fe
Ψ Φℜ ⎯⎯⎯→ℵ , (3)

для кристаллов Fe2B

2Fe B Fe B2 Ψ Ψ Φℜ + ℜ ⎯⎯⎯→ℵ , (4)

для метастабильных кристаллов Fe3B

3Fe B Fe B3 Ψ Ψ Φℜ + ℜ ⎯⎯⎯→ℵ . (5)

Для случая роста зародыша стехиометри-
ческого состава можно применить к уравне-
нию (2) выражение R M I Φ

ℵ= ρ , связываю-
щее скорость роста R

.
 кристалла и мольную

скорость I образования продукта на его по-
верхности [17]. Кроме того, если в соответ-

ствии с методикой [17] применить к выра-
жению (2) теорию идеальных растворов, то,
используя стационарное уравнение диффу-
зии, выражения для скорости роста зароды-
шей каждой из фаз [17] можно записать сле-
дующим образом:

FeM Fe
Fe Fe

x x
R D

R

Ψ ΨΨ

Φ
−ρ=

ρ
, (6)

R
.
Fe2B

 

( )B B Fe Fe FeM Fe
Fe

B B Fe2

M x M x x x
D

M х х R

Ψ Ψ Ψ ΨΨ

Φ Ψ Ψ

+ −ρ=
ρ −

, (7)

R
.
Fe3B

 

( )B B Fe Fe FeM Fe
Fe

B B Fe3

M x M x x x
D

M х х R

Ψ Ψ Ψ ΨΨ

Φ Ψ Ψ

+ −ρ= +
ρ −

Fe2
D

R
+ , (8)

где x
Fe, x

FeM — соответственно мольная доля
железа на поверхности растущего зародыша
и средняя мольная доля железа в расплаве.
При этом для зародышей Fe и Fe2B предпо-
лагалось [7, 17], что у поверхности выполня-
ется условие локального равновесия (второй
член в числителе (2) обращается в нуль). Для
зародышей метастабильной фазы Fe3B усло-
вие локального равновесия не выполняется,
второе слагаемое выражения (8) характери-
зует влияние эффектов «захвата примеси»
на рост.

Расчеты проводились для расплава эвтек-
тического состава Fe83B17 (фиг. 3) в широ-
ком интервале переохлаждений ниже тем-
пературы эвтектической точки Tэв1  1452 K
для фаз Fe и Fe2B, а также ниже температу-
ры метастабильной эвтектики Tэв2  1387 K
для фазы Fe3B. Для проведения таких рас-
четов построены продолжения линий равно-
весия диаграммы состояния в область низ-
ких температур, что позволило прогнозиро-
вать изменение x

Fe мольной доли железа на
поверхности растущего зародыша для раз-
ных значений температуры. Методика про-
ведения таких вычислений детально описа-
на в нашей статье [23]. При проведении рас-
четов использовали для энергии активации
диффузии бора в расплаве Fe-B значение 80
кДж/моль [7].
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Результаты проведенных расчетов, пред-
ставленные на фиг. 3, отображают измене-
ние скорости роста R

.
 кристаллов каждой из

фаз: Fe (1), Fe2B (2) и Fe3B (3) в зависимос-
ти от температуры расплава T. При пере-
охлаждении ниже эвтектической темпера-
туры Tэв1 1452 K растут кристаллы железа
и Fe2B. При переохлаждении ниже темпе-
ратуры Tэв2  1387 K начинается рост мета-
стабильной фазы Fe3B. В результате при глу-
боком переохлаждении в полученном спла-
ве образуются кристаллы трех фаз, что со-
гласуется с результатами рентгеноструктур-
ного анализа.

Значительное влияние на рост фазы Fe3B
оказывают эффекты «захвата примеси», обус-
ловленные высокой скоростью роста кристал-
лов этой фазы (см. фиг. 3). Для проверки по-
лученных результатов дополнительно прове-
дены расчеты при помощи известной модели
LKT [4, 24, 25]. Модель LKT строится на опре-
делении скорости перехода компонентов на
поверхности зародыша в зависимости от фак-
тора переохлаждения T. Фактор T вычис-
ляется с учетом соответствующих эффектов.

Исследование роста кристаллов в распла-
ве Fe-B при глубоких переохлаждениях по-
казало [8], что переохлаждение расплава T
у поверхности кристалла можно представить
в виде суммы вкладов TC и TR. Вклад TC
учитывает переохлаждение расплава у повер-
хности, а вклад TR — дополнительное пе-
реохлаждение, обусловленное формой крис-
талла. При этом переохлаждение расплава

у поверхности может быть рассчитано по
формуле

1 0
1

1
1 ( )С

c

T m c
I P

⎛ ⎞
Δ = −⎜ ⎟−⎝ ⎠

,

где m1 — уклон линии ликвидуса; c0 —
концентрация бора в расплаве; I(Pc) 
 2P2exp(P)/(2P+1) — функция Иванцова;
Pc  RR

.
/2D — число Пекле. Для нахожде-

ния скорости роста применялся численный
метод Ньютона, при этом принимали, что
m1  35 K [8], параметр TR  0,1TC [8]. Рас-
чет проводился для кристаллов небольших
размеров, R  110–7 м.

Результат расчета скорости роста крис-
таллов Fe3B методом LKT показан штрихо-
вой линией на фиг. 3. Расчеты обоими мето-
дами демонстрируют схожие результаты, до-
статочные для оценки закономерностей про-
цессов роста кристаллов. Оба метода исполь-
зуют значительное количество допущений,
влияющих на результат расчета. Однако раз-
работанный нами метод имеет преимущества,
обусловленные подробным описанием сис-
темы зародыш—расплав методами неравно-
весной термодинамики. Поэтому численное
решение общего уравнения (2) (без сделан-
ных упрощений) совместно с уравнениями
теплопроводности и диффузии для обеих фаз
позволит более точно выявить закономерно-
сти протекающих в системе процессов.

Выводы. 1. При высокоскоростном ох-
лаждении расплава Fe-B эвтектического со-
става образуются кристаллы трех фаз: Fe,
Fe2B и Fe3B.

2. Рост кристаллов начинается при ох-
лаждении ниже соответствующей эвтекти-
ческой точки и достигает максимальной ско-
рости при относительно небольших переох-
лаждениях. Для достижения максимальной
скорости роста кристаллов фазы Fe требует-
ся переохлаждение около 150 K и около
100 K для фазы Fe2B. Для фазы Fe3B пере-
охлаждение составляет всего лишь около
20 K, что обусловлено влиянием эффектов
«захвата примеси». Особенностью метаста-
бильной фазы Fe3B является необходимость
дополнительного переохлаждения расплава
на 65 K для начала роста кристаллов. Одна-
ко скорость роста этих кристаллов выше, чем
кристаллов Fe и Fe2B.

3. При глубоких переохлаждениях рас-
плава скорость роста кристаллов каждой из

Фиг. 3. Изменение скорости роста R
.
 крис-

таллов Fe (1), Fe2B (2) и Fe3B (3) в зависимости
от температуры расплава T. Штриховой лини-
ей обозначены результаты расчета скорости
роста кристаллов Fe3B, полученные методом
LKT; Tэв1  1452 K — температура эвтектичес-
кой точки, Tэв2  1387 K — температура мета-
стабильной эвтектики, связанной с образовани-
ем фазы Fe3B
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фаз постепенно снижается, что обеспечивает
возможность предотвращения процессов кри-
сталлизации при сверхскоростных переох-
лаждениях. Экспериментальные исследова-
ния показали, что при сверхбыстром охлаж-
дении расплава на медном вращающемся
барабане рост кристаллов подавляется.
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