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излучения наночастицами различной формы. Вычисления проведены для наноструктур Au, Ag, Cu
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ВВЕДЕНИЕ
В настоящее время наблюдается повышенный

интерес ученых и практиков к изучению оптиче-
ских свойств наночастиц и вещества в дисперс-
ной фазе [1–8]. Этот интерес вызван прежде всего
с тем фактом, что оптические свойства указанных
объектов существенно отличаются от аналогич-
ных свойств объемных материалов. Кроме того,
эти уникальные свойства имеют широкое ис-
пользование в квантовой микро- и оптоэлектро-
нике, материаловедении, медицине, биологии и
других областях науки и техники [9–12]. Суще-
ствуют предпосылки для использования необыч-
ных оптических свойств наночастиц для создания
диэлектриков с регулируемыми диэлектрически-
ми свойствами [13], элементов градиентной опти-
ки [14] и плазмонной фотовольтаики [15], новых
видов электронных устройств [9–11], средств для
фототермической терапии злокачественных опу-
холей и других медицинских применений [16].

Следует отметить, что быстрое развитие ана-
литических и численных методов в последние годы
[17, 18] обусловило значительный прогресс в пони-
мании процессов взаимодействия света с наноча-
стицами. Однако сказанное выше относится к ча-
стицам сферической, цилиндрической и эллипсо-
идальной формы [18–21]. В работах [22, 23] было

исследовано влияние квантово-размерных эф-
фектов на оптические свойства единичных ме-
таллических наноструктур цилиндрической и
сферической формы.

На практике часто приходится иметь дело не с
отдельными частицами, а с их ансамблями. При
этом частицы в ансамблях, как правило, отличают-
ся размерами, формой и составом, могут непрерыв-
но изменять свою ориентацию и положение в про-
странстве. Еще одним усложняющим фактором
может быть необходимость учета многократного
рассеяния (взаимной поляризации частиц). Понят-
но, что все эти обстоятельства значительно услож-
няют изучение закономерностей взаимодействия
света с ансамблями частиц. В большинстве случа-
ев необходимо знание эффективных (усреднен-
ных по ансамблю) характеристик рассеяния (по-
глощения), таких как эффективное интегральное
сечение или индикатриса рассеяния вместо ха-
рактеристик отдельных частиц. Расчет указанных
величин, а также поляризационных характери-
стик рассеянного света, в свою очередь, является
очень сложной задачей и часто требует примене-
ния численных методов.

В длинноволновом приближении эффектив-
ная диэлектрическая функция любого ансамбля
малых частиц может быть представлена в инте-
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гральной форме с ядром, представляющим собой
поляризуемость сфероида [24]. Это означает, что
длинноволновые линейные оптические свойства
любой дисперсной среды такие же, как и у неко-
торого формораспределенного ансамбля невзаи-
модействующих сфероидов.

Поэтому целью данной работы является ис-
следование усредненных по ансамблю частотных
зависимостей сечения поглощения и рассеяния
электромагнитного излучения наночастицами раз-
личной геометрии (сфера, стержень, диск), изго-
товленных из различных металлов с учетом поверх-
ностного и радиационного рассеяния электронов.

УСРЕДНЕННЫЕ СЕЧЕНИЯ 
ПОГЛОЩЕНИЯ И РАССЕЯНИЯ

Рассмотрим ансамбль металлических наноча-
стиц, имеющих хаотическую ориентацию и рас-
положенных в диэлектрической среде с проница-
емостью 

Применим к такому ансамблю статистическое
усреднение [24], когда можно рассматривать рассе-
яние от некоторой “эффективной” частицы, харак-
теристики которой имеют статистическую природу.
Преимущество такого подхода заключается в следу-
ющем. Картина рассеяния и поглощения электро-
магнитного излучения отдельной частицей может
быть весьма сложной и содержать множество дета-
лей. При усреднении же по размерам и ориентаци-
ям большинство деталей сглаживаются. Таким об-
разом, статистический подход позволяет избавить-
ся от необходимости рассчитывать детали тонкой
структуры спектров поглощения и рассеяния.

Усредненные по ансамблю сечения поглоще-
ния и рассеяния электромагнитного излучения
наночастицами даются выражениями [24]:
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гонального диэлектрического тензора

Конкретизируем выражения (1) и (2) для ан-
самблей наночастиц, имеющих форму сферы,
стержня и диска.

1. Сфера ( ), поэтому ди-
электрический тензор вырождается в скаляр

(6)

(7)

Используя модифицированную теорию Друде–
Зоммерфельда, выражения для действительной и
мнимой частей диэлектрической функции метал-
лической наночастицы можно записать в виде:
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Здесь  – вклад ионного остова; 
 и  – заряд и концентрация электронов, соответ-

ственно (   – среднее расстояние между
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(11)

3. Диск. Используя выражения для факторов
деполяризации [25]:

(12)

где  и  – высота и диаметр диска, а также вы-
ражения (9), получим:
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(14)
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нимает вид:
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Учитывая, что

получим формулу для усредненного сечения рас-
сеяния электромагнитного излучения ансамблем
нанодисков:
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(18)

В дальнейшем формулы (6), (7), (10), (11), (17)
и (18) используются для расчетов частотных зави-
симостей сечений поглощения и рассеяния.

ЭФФЕКТИВНАЯ 
СКОРОСТЬ РЕЛАКСАЦИИ

Величина эффективной скорости релаксации
представляет собой сумму вкладов от объемного и
поверхностного рассеяния электронов, а также
радиационного затухания [26]

(19)

где  – скорость релаксации в 3D-металле.
В отличие от  скорости радиационного за-

тухания и поверхностной релаксации являются
размерно-зависящими, а поэтому зависят от фор-
мы частиц. Так, в случае сферической частицы вы-
ражения для  и  имеют, соответственно, вид
[27, 28]:

(20)

(21)

где  – скорость электронов на по-
верхности Ферми,  – энергия Ферми;  –
эффективный параметр, описывающий степень
потери когерентности при рассеянии электрона
на поверхности, который в общем случае зависит
от радиуса наночастицы и частоты [27]:

(22)

Найдем теперь выражения для  и  в
случае стержня и диска. С этой целью воспользу-
емся соответствующими формулами для вытяну-
тых и сплюснутых эллипсоидов вращения [27, 28]

(23)

(24)

где  – полуоси эллипсов, являющихся попе-
речными сечениями эллипсоидов вращения;

 – диагональные компоненты тензора
проводимости, которые определяются выраже-
ниями [27]:

(25)

В формулах (25) введены такие обозначения:
 – эксцентриситет;  –

частоты индивидуальных осцилляций в направ-
лениях, перпендикулярном и параллельном оси
симметрии эллипсоида вращения;  – перемен-
ная интегрирования.

В случае стержня   (  и  – ради-
ус и длина стержня), коэффициенты деполяриза-
ции   Подставляя соотношения (25)
в (23) и (24), и учитывая, что  получаем:

(26)

(27)

(28)

где  – объем стержня.

В случае диска   а коэффи-
циенты деполяризации определяются формула-
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ми (12). Подставляя соотношения (25) в (23) и
(24), с учетом  будем иметь:

(29)

(30)

(31)

(32)

где  – объем диска.
Подставляя выражение (19) с учетом соотно-

шений (20)–(22) и (26)–(32) в формулу (8),
можно определить действительную и мнимую
части диэлектрической функции, а соответ-
ственно, и рассчитать частотные зависимости
усредненных сечений поглощения и рассеяния
электромагнитного излучения ансамблями на-
ночастиц различной формы.

РЕЗУЛЬТАТЫ ВЫЧИСЛЕНИЙ 
И ОБСУЖДЕНИЕ

Расчеты были проведены для наночастиц Ag,
Cu, Au и Pt, находящихся в тефлоне ( ).
Параметры металлов приведены в табл. 1. Вычис-
ляли эффективности поглощения и рассеяния –
соответствующие сечения, нормированные на
геометрическую площадь поперечного сечения
эквивалентной сферы 
(см. табл. 2).

На рис. 1 приведены частотные зависимости
усредненных эффективностей поглощения и рас-
сеяния электромагнитного излучения ансамблем
сферических наночастиц Ag. С увеличением ра-
диуса максимальное значение эффективности
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поглощения увеличивается (рис. 1а), а сам макси-
мум незначительно сдвигается в область меньших
частот. По аналогии с этим случаем максималь-
ные значения эффективности рассеяния излуче-
ния ансамблем сферических наночастиц Ag с уве-
личением их радиуса также возрастают (рис. 1б),
испытывая незначительный “красный” сдвиг.
Однако в этом случае максимум выражен силь-
нее, чем для эффективности поглощения, что
связано с быстрым ростом  при увеличении
объема наночастицы.

scaQ

Таблица 1. Параметры металлов

Металл Cu [7] Au [7] Ag [7] Pt [29]

2.11 3.01 3.02 3.27

1.49 0.99 0.96 0.54

12.03 9.84 3.70 4.42

3.70 3.45 2.50 10.52

0sr a

* em m

  ∞
e

13 1
bulk, 10 c−γ

Таблица 2. Эффективные радиусы эквивалентной 
сферы для наночастиц разной формы

Объект Reff

Сфера R

Стержень

Диск

23 3
4

R l

231 3
2 2

D H

Рис. 1. Частотные зависимости усредненных эффек-
тивностей поглощения (а) и рассеяния (б) ансамбля
сферических наночастиц Ag различного радиуса.
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Аналогичные зависимости усредненных эф-
фективностей поглощения и рассеяния для ан-
самбля наностержней Ag изображены на рис. 2.
Качественно кривые  и  подобны
аналогичным зависимостям для ансамблей сфе-
рических частиц, однако максимальные значения
на порядок меньше. Это связано с тем, что

 причем 

На рис. 3 представлены частотные зависимо-
сти усредненных эффективностей поглощения и
рассеяния ансамблем нанодисков Ag. Как видно
из рисунка, с увеличением высоты дисков растут
максимальные значения  и  Од-
нако сдвиг максимумов  в отличие от сфер и
стержней, уже “синий” и достаточно существен-
ный (  эВ), а зависимость  имеет два
максимума (рис. 3б), соответствующих случаям
двух плазмонных резонансов в нанодисках

( )absQ ω ( )scaQ ω

rod sphere
eff eff ,R R> .l R@

abs maxQ sca max .Q

abs ,Q

~0.5 ( )scaQ ω

Разное количество максимумов на частотных
зависимостях  и  связано с боль-
шей шириной пиков эффективности поглощения
и наличием слабого минимума, находящегося
между близко расположенными максимумами,
что приводит к их слиянию, в отличие от макси-
мумов эффективности рассеяния, разделенных
глубоким минимумом.

Частотные зависимости эффективностей по-
глощения электромагнитного излучения ансам-
блями наноструктур различной геометрии из раз-
ных металлов приведены на рис. 4. Следует отме-
тить, что для ансамблей наночастиц любой
формы наибольшими будут максимальные значе-
ния  для Ag и Pt. При этом для всех металлов

, и если  и
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Рис. 2. Частотные зависимости усредненных эффектив-
ностей поглощения (а) и рассеяния (б) ансамбля нано-
стержней Ag длиной  нм различного радиуса.
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Рис. 3. Частотные зависимости усредненных эффектив-
ностей поглощения (а) и рассеяния (б) ансамбля нано-
дисков Ag диаметром  нм различной высоты.
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 отличаются слабо, то  превыша-
ет эффективности поглощения стержня и диска
на порядок. В свою очередь, разное спектральное
положение максимумов усредненной эффектив-
ности поглощения для нанообъектов различной
геометрии из одного и того же металла можно

max
abs diskQ max

abs sphereQ объяснить существенным изменением частоты
поверхностного плазмонного резонанса при из-
менении формы наночастицы.

На рис. 5 изображены частотные зависимости
эффективностей рассеяния для ансамблей нано-
структур различной формы из разных металлов.

Рис. 4. Частотные зависимости усредненных эффек-
тивностей поглощения ансамблей сферических на-
ночастиц (а), наностержней (б) и нанодисков (в) раз-
личных металлов.
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Рис. 5. Частотные зависимости усредненных эффек-
тивностей рассеяния ансамблей сферических нано-
частиц (а), наностержней (б) и нанодисков (в) раз-
личных металлов.
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По аналогии со случаем эффективностей погло-
щения , а наиболь-
шими являются максимальные значения 
для Ag и Pt, независимо от формы наночастиц,
что объясняется различиями величин  и  для
рассматриваемых металлов.

Следует отметить, что в случае ансамблей
сфер и стержней эффективность рассеяния име-
ет один максимум, соответствующий поверх-
ностному плазмонному резонансу, тогда как для
ансамбля нанодисков этих максимумов два. Это
связано с тем, что у наностержней  и 
а значит продольный поверхностный резонанс не
проявляется. В случае дисков  поэтому
могут возбуждаться как продольный, так и попе-
речный резонансы.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Получены соотношения для скоростей по-
верхностной и радиационной релаксации элек-
тронов для наночастиц в форме стержня и диска
как предельные случаи соответствующих выра-
жений для вытянутого и сплюснутого эллипсои-
дов вращения.

Исследованы частотные зависимости усред-
ненных эффективностей поглощения и рассея-
ния электромагнитного излучения ансамблями
наночастиц предельной геометрии.

Установлено, что для наночастиц Ag различ-
ной формы увеличение максимальных значений
усредненных эффективностей поглощения и рас-
сеяния электромагнитного излучения происхо-
дит с увеличением латерального размера частицы
(радиуса сферы, радиуса поперечного сечения
стержня и толщины диска). При этом смещение
самих максимумов в область больших или мень-
ших частот зависит как от материала, так и от
формы наночастиц.

Показано, что для ансамблей наночастиц из
рассмотренных металлов максимальные эффек-
тивности поглощения и рассеяния наибольшие
для сфер, а для дисков и стержней они близки по
величине, что связано с увеличением площади
поперечного сечения эквивалентной сферы в ря-
ду сферы → стержни → диски.

Продемонстрировано качественное отличие
результатов для ансамбля дисков различных ме-
таллов (наличие двух максимумов на кривых эф-
фективности рассеяния), связанное с учетом ча-
стотной зависимости соответствующих скоро-
стей релаксации и проявлением как продольного,
так и поперечного плазмонного резонанса.

max max max
sca sca scasphere rod diskQ Q Q> >
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Впервые предложен нелокальный псевдопотенциал электрон-ионного взаимодействия для метал-
лического гелия, рассчитанный из первых принципов. С его помощью в широком интервале плот-
ностей найдено парное эффективное межионное взаимодействие в случае однократно ионизиро-
ванных атомов гелия. Результаты расчетов сравниваются с результатами использования более про-
стых моделей металлического гелия, а также для металлического водорода. Использование
предложенного псевдопотенциала позволяет сделать вывод о возможности существования метал-
лического гелия в устойчивом состоянии при относительно высоких температурах в широком ин-
тервале плотностей. Такие выводы принципиально связаны с эффектом ортогонализации волно-
вых функций электронов проводимости и волновых функций связанных электронов ионов гелия,
которые учитываются при построении псевдопотенциала из первых принципов.

Ключевые слова: металлизация водорода, металлизация гелия, псевдопотенциал электрон-ионного
взаимодействия, парное эффективное межионное взаимодействие
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ВВЕДЕНИЕ
Большинство элементов периодической таб-

лицы при нормальных условиях являются метал-
лами. Однако целый ряд элементов остаются не-
металлами даже при довольно экстремальных
значениях их плотностей и температур. Теорети-
ческие исследования возможности металлизации
последних начались довольно давно. Первая та-
кая оценка была сделана для металлического во-
дорода [1]. Первое сообщение об эксперимен-
тальном получении металлического водорода в ре-
зультате ударного сжатия появилось в 1996 г. [2].
Параметрами металлизации водорода были: давле-
ние 1.4 Мбар, плотность 0.64 г/см3, температура
3000 К. Попытка получить металлический водо-
род при статическом сжатии до 3.42 Мбар и низ-
ких температурах в 1998 г. [3] не привела к успеху.
В 2008 году был экспериментально получен мак-
симум на кривой плавления, указывающий на на-
личие металлической фазы водорода [4]. В 2011 г.
появилось сообщение о получении жидкого ме-
таллического водорода при статическом сжатии
до 3 Мбар [5]. В 2015 г. металлический водород
был получен в импульсном режиме с помощью
мощного магнитного импульса без фиксации
конкретных значений термодинамических пара-
метров [6]. В металлическом состоянии удалось

получить экспериментально и такие элементы,
как кислород в 2001 г. [7] и азот в 2003 г. [8]. Одна-
ко по металлизации гелия успешных экспери-
ментов выполнено не было. Этот факт лишь уси-
ливает интерес к теоретическому исследованию
условий металлизации гелия, и возможности его
существования в стабильном состоянии при от-
носительно высоких температурах.

Гелий в металлическом состоянии легко под-
дается теоретическому исследованию лишь в слу-
чае двукратно ионизированных атомов [9]. В этом
случае потенциал ядра – это кулоновский потен-
циал точечного заряда. Детальный обзор теорети-
ческих исследований металлизации гелия можно
найти в монографии [10]. Однако случай одно-
кратно ионизированных атомов гелия имеет го-
раздо большие перспективы для эксперименталь-
ных исследований.

В рамках теории псевдопотенциалов вместо
реального потенциала, создаваемого ионами и
электронами в точке расположения электрона
проводимости, рассматривается псевдопотенци-
ал. Псевдопотенциал по сравнению с потенциа-
лом учитывает один дополнительный фактор в
поведении электронов проводимости. Их волно-
вые функции должны быть ортогональными вол-
новым функциям связанных электронов. По-
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следнее означает существенное уменьшение ве-
роятности нахождения электронов проводимости
в объеме, занятом электронами внутренних обо-
лочек атомов и, соответственно, увеличение этой
вероятности для пространства между ионными
остовами. Такая локализация электронов прово-
димости должна увеличить интенсивность межи-
онного взаимодействия и увеличить шансы суще-
ствования металлического гелия в стабильном
состоянии при относительно высоких температу-
рах при снятии внешнего давления.

Обычно рассчитать псевдопотенциал из пер-
вых принципов не удается. Вместо этого исполь-
зуют локальные модельные псевдопотенциалы с
подгоночными параметрами, значения которых
подбирают из эксперимента. Водород и двукрат-
но ионизированный гелий являются уникальны-
ми металлами, поскольку для них псевдопотен-
циал электрон-ионного взаимодействия совпада-
ет с кулоновским потенциалом точечного заряда.
Однако и однократно ионизированный гелий яв-
ляется не менее уникальным, поскольку волно-
вая функция и энергия основного состояния
единственного связанного электрона для изоли-
рованного иона известны точно.

В данной работе псевдопотенциал электрон-
ионного взаимодействия рассчитан из первых
принципов и использован для вычисления пар-
ного эффективного межионного взаимодействия
в металлическом гелии в случае однократно
ионизированных атомов. Единственным внеш-
ним параметром является плотность электронно-
го газа электронов проводимости в металличе-
ском состоянии. Мы считаем ее такой же, как и у
металлического водорода [2].

ПСЕВДОПОТЕНЦИАЛ
Предложенный нами псевдопотенциал полно-

стью соответствует общим принципам построе-
ния псевдопотенциалов [11]. Его матричный эле-
мент по плоским волнами следующий:

(1)

Второе слагаемое в правой части равенства
учитывает ортогональность волновых функций
электронов проводимости. Наши приближения
заключаются в следующем: в качестве энергии
основного состояния и волновой функции мы взя-
ли энергию и волновую функцию основного состо-
яния изолированного атома гелия  где  –

количество протонов в ядре, 
В этом случае матричный элемент факторизуется,
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т. е. его можно представить произведением форм-
фактора, не зависящего от координат ионов, и
фурье-образа плотности ионной подсистемы

 Здесь  – объем, который приходится на
один ион,  – волновая функция электрона про-
водимости.

Еще одним приближением, типичным для
теории псевдопотенциалов, является дифракци-
онная модель металлов. В ее рамках электрон-
электронное взаимодействие учитывается экра-
нированием электрон-ионного взаимодействия.
Для диэлектрической проницаемости электронно-
го газа  использовано приближение Гелдарта–
Воско [12]. Фурье-образ кулоновского потенциала
точечного иона гелия имеет вид 

При учете конечности размеров иона, т. е. при
использовании приведенной выше волновой функ-
ции электрона связанного состояния, потенциал
будет иметь вид:

(2)

Сферическая симметрия волновых функций
основного состояния электрона и простота ее ра-
диальной части позволяют получить простые вы-
ражения для скалярных произведений:

(3)

ПАРНОЕ ЭФФЕКТИВНОЕ 
МЕЖИОННОЕ ВЗАИМОДЕЙСТВИЕ

В данной работе мы применили предложен-
ный нами псевдопотенциал к расчету парного
эффективного межионного взаимодействия. Это
характеристика металла, независящая от его
структурных свойств, имеет большую информа-
ционную ценность относительно возможности
существования металлического гелия в стабиль-
ном состоянии при высоких температурах:

(4)

(5)

Здесь  – расстояние между ионами. Нелокаль-
ный характер псевдопотенциала из первых прин-
ципов существенно усложняет численные расче-
ты, поэтому здесь мы ограничимся лишь вторым
порядком теории возмущений:
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Здесь  – поляризационный оператор невзаи-
модействующего электронного газа.

ЧИСЛЕННЫЕ РАСЧЕТЫ
На рис. 1 показан результат расчета парного

эффективного взаимодействия в металлических
водороде и гелии при различных плотностях в
окрестности точки перехода в металлическое со-
стояние.

Для гелия использована модель точечного
иона. Тогда потенциалы для водорода и гелия бу-
дут совпадать при одинаковых плотностях элек-
тронного газа. При этом предполагается, что
переход в металлическое состояние для гелия
происходит при той же плотности электронов
проводимости, что и в случае водорода. Кривая 1
соответствует плотности 1.92 г/см3 для гелия и
0.48 г/см3 для водорода, кривая 2 – плотности
2.56 г/см3 для гелия и 0.64 г/см3 для водорода,
кривая 3 – плотности 3.84 г/см3 для гелия и
0.96 г/см3 для водорода. Из рисунка видно, что
глубина потенциальной ямы, которая как раз и
обуславливает стойкость водорода и гелия в ме-
таллическом состоянии, невелика. Это обстоя-
тельство ставит под сомнение возможность суще-
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ствования этого состояния при комнатных темпе-
ратурах после снятия внешнего давления и для
водорода, и для гелия. При возрастании плотности
глубина потенциальной ямы лишь уменьшается.

Аналогичный результат мы получаем при рас-
смотрении парного эффективного взаимодей-
ствия двукратно ионизированных атомов гелия.
В любом реалистичном диапазоне плотностей
металла потенциальная яма оказывается неглубо-
кой, и ее глубина быстро уменьшается с увеличе-
нием плотности.

На рис. 2 приведены результаты расчета пар-
ного эффективного межионного взаимодействия
с использованием предложенного нами псевдо-
потенциала и модели точечного иона гелия.

Здесь кривая 1 соответствует плотности ге-
лия 1.92 г/см3, кривая 2 – плотности 2.56 г/см3,
кривая 3 – плотности 3.84 г/см3. Как и следовало
ожидать, глубина потенциальной ямы при ис-
пользовании псевдопотенциала, учитывающего
ортогонализацию волновых функций электронов
проводимости и волновых функций связанных
электронов даже в модели точечного иона, оказы-
вается значительно большей. При увеличении
плотности гелия уменьшение глубины потенциаль-
ной ямы оказалось более медленным, чем в преды-
дущем случае. Таким образом, даже при расчетах во
втором порядке теории возмущений возникает тео-
ретическая возможность существования металли-
ческого гелия в стабильном состоянии при ком-
натных температурах. Еще более интересный ре-
зультат возникает при использовании наряду с
псевдопотенциалом модели размазанного иона
[10]. Очевидно, такая модель точнее передает ха-
рактер взаимодействия электронов проводимо-
сти с ионами.

Рис. 1. Парные взаимодействия протонов и однократ-
но ионизированных атомов гелия. Для гелия исполь-
зована модель точечного иона.
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Рис. 2. Парное взаимодействие однократно ионизи-
рованных атомов гелия при использовании псевдо-
потенциала и модели точечного иона.
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Как видно из рис. 3, глубина потенциальной
ямы стает еще больше, и с ростом плотности ме-
талла практически не меняется. Т.е. становится
еще более вероятным существование металличе-
ского гелия в стабильном состоянии при высоких
температурах и в широком интервале плотностей.
Такое поведение потенциала вполне очевидно,
поскольку за счет неточечности иона заряд ядра
экранируется слабее, что лишь усиливает взаимо-
действие ионов.

Насколько широк интервал плотностей, при
которых гелий мог бы находиться в стабильном
состоянии при высоких температурах, зависит с
одной стороны, от начала процесса двукратной
ионизации атомов гелия, а с другой – от величи-
ны неучтенного нами эффекта уменьшения энер-
гии основного состояния атомов гелия из-за их
взаимодействия при высоких плотностях.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
1. Модель точеного иона дает правильную ка-

чественную зависимость от расстояния потенци-
ала парного взаимодействия однократно ионизи-
рованных атомов гелия. Однако глубина потен-
циальной ямы оказывается малой и быстро
уменьшается с ростом плотности металла.

2. Учет эффекта ортогонализации волновых
функций электронов проводимости волновым
функциям связанных электронов при построе-
нии псевдопотенциала электрон-ионного взаи-
модействия, как и ожидалось, приводит к увели-
чению глубины потенциальной ямы и расшире-
нию диапазона плотностей, где эта глубина
превышает комнатную температуру.

3. Дополнительный учет размазки заряда свя-
занных электронов в окрестности ядер атомов
еще более усиливает указанные выше тенденции.

4. Предложенный псевдопотенциал из первых
принципов не использует каких-либо подгоноч-
ных параметров и дает теоретические оценки ха-
рактерных параметров парного эффективного
взаимодействия в металлическом гелии. Данные
оценки типичны для большинства простых жид-
ких металлов и получены при использовании мо-
дельных псевдопотенциалов с подгоночными па-
раметрами и необходимой для их нахождения
экспериментальной информации.
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Рис. 3. Парное взаимодействие однократно ионизи-
рованных атомов гелия при использовании псевдо-
потенциала и модели размазанного иона.
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Представлены результаты расчета электронной структуры и исследования оптических свойств со-
единения Mn3Al, находящегося в двухфазном кристаллическом состоянии. Рассчитанные плотно-
сти электронных состояний определяются широкой (~8 эВ) 3d-зоной атомов Mn, уровень Ферми
локализован в области высокой плотности состояний. Природа квантового поглощения света об-
суждается на основе сопоставления экспериментальных и теоретических спектров межзонной оп-
тической проводимости. Показано, что вычисленная структура энергетических зон соединения
позволяет качественно интерпретировать частотную дисперсию данного спектрального параметра.
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ВВЕДЕНИЕ
Среди многочисленного семейства сплавов

Гейслера особый интерес вызывают соединения
на основе марганца Mn2YAl (Y – переходный ме-
талл). Данные материалы обладают вариативны-
ми магнитными и структурными фазовыми диа-
граммами, а также целым рядом необычных фи-
зических свойств [1–6]. Экспериментальные и
теоретические [7–12] исследования подтверди-
ли возможность реализации в этих соединениях
состояния полуметаллического ферромагнети-
ка (ПМФ), характеризуемого сильной поляриза-
цией носителей заряда. Расчеты зонного спектра
данных соединений показали, что в плотности
электронных состояний в одной из систем спин-
поляризованных полос на уровне Ферми EF обра-
зуется энергетическая щель, тогда как в системе с
противоположным направлением спина энер-
гетические зоны пересекают EF. Величина ще-
ли, возникающей в результате сильной гибри-
дизации между d-состояниями Mn и Y-элемента,
по теоретическим оценкам может существенно
отличаться и варьируется в пределах 0.6–1.5 эВ. В
экспериментах полуметаллический тип проводи-

мости ряда соединений Mn2YAl проявился кос-
венно в виде аномалий магнитных и транспорт-
ных свойств, характер которых не всегда позволяет
однозначно оценивать степень спиновой поляри-
зации. В связи с этим следует отметить результа-
ты теоретических исследований [13–16], в которых
показано, что атомный беспорядок, термически ак-
тивированное межэлектронное взаимодействие, а
также учет квантовых эффектов электрон-маг-
нонного типа могут привести к деполяризации и
появлению электронных состояний внутри щели,
тем самым частично разрушая состояние ПМФ.
Как правило, соединения Mn2YAl, проявляющие
полуметаллические свойства, упорядочены в струк-
турах одного из двух типов: кубической L21
(Cu2MnAl, пространственная группа Fm-3m, 225)
или инверсной Xα (Hg2CuTi, группа F-43m, 216).
При определенных условиях в данных материалах
возможно образование геометрически фрустри-
рованной кубической β-Mn (P4132, 213) и тетраго-
нальной (P4/mmm, 123) структур с антиферромаг-
нитным упорядочением магнитных моментов
[3, 17–20]. Расчеты электронной структуры, вы-
полненные для Mn2FeAl [21–25], показали, что
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энергетический спектр соединения, находящего-
ся в β-Mn фазе, соответствует металлическому
состоянию сплава.

Одним из материалов, относящихся к рассмат-
риваемой системе, является ферримагнитный
сплав Mn3Al. Зонные расчеты в случае идеальных
L21- и Xα-структур дают полуметаллическое со-
стояние с почти 100%-ной спиновой поляриза-
ции [21–24]. Данные для реальных образцов сви-
детельствуют о свойствах антиферромагнетика
или компенсированного ферримагнетика [21]. В
данном сплаве наблюдается аномальное поведе-
ние электросопротивления, когда на кривой ρ(T)
присутствуют участки с отрицательным и нулевым
температурным коэффициентом [9, 10, 21]. При
этом концентрация носителей тока N ~ 1022 см–3 ти-
пична для сред с металлическим типом проводимо-
сти. Температурная зависимость намагниченности
Mn3Al демонстрирует наличие особенности, лока-
лизация которой коррелирует с указанной анома-
лией ρ(T), что, как отмечается в [9], может быть
связано с фазовым магнитным переходом. В дан-
ной работе для изучения электронных характери-
стик Mn3Al используется метод, сочетающий оп-
тический эксперимент и расчеты электронной
структуры в рамках ab initio подхода.

ЭКСПЕРИМЕНТ

Поликристаллический сплав Mn3Al был вы-
плавлен в атмосфере очищенного аргона из ме-
таллов высокой чистоты (99.99%), взятых в сте-
хиометрических пропорциях. С целью гомогени-
зации полученные слитки сначала отжигали при
температуре ~1000°C в течение 24 ч, а затем при
650°С в течение 4 сут. Рентгеноструктурные ис-
следования порошковых образцов проведены на
дифрактометре высокого разрешения PANanaliti-
cal Empyrean в Cu Kα-излучении с шагом скани-
рования 0.013° в интервале углов 20°–80°. Расчет
параметров решетки и анализ фазового состава
осуществлен на базе программы FullProf. Резуль-
таты исследования показали, что сплав кристал-
лизуется в двухфазном состоянии: помимо куби-
ческой фазы типа β-Mn (группа P4132, номер 213,
параметры решетки a = b = c = 6.416 Å, массовая
доля ≈ 70%) реализуется также тетрагональная
структура (группа P4/mmm, номер 123, парамет-
ры решетки a = b = 2.7746 Å, c = 3.534 Å, массовая
доля ≈ 30%). Дифрактограмма порошкового
сплава Mn3Al представлена на рис. 1.

Оптические свойства сплава изучены при
комнатной температуре в интервале длин волн
λ = 0.22–16 мкм (энергия фотонов Е = 0.078–
5.64 эВ), охватывающем ультрафиолетовую, ви-
димую и инфракрасную области спектра. В экс-

перименте использован метод эллипсометрии,
основанный на определении разности фаз и ам-
плитуды световых волн s- и р-поляризации, отра-
женных от зеркальной поверхности образца. Точ-
ность измерений составляла 2–3%, увеличиваясь
по краям исследуемого интервала до 5%. Указанные
параметры, зависящие от длины волны падающего
излучения, позволяют рассчитать оптические по-
стоянные соединения – показатели преломления
n(λ) и поглощения k(λ), а также действительную ε1 и
мнимую ε2 части комплексной диэлектрической
проницаемости, оптическую проводимость σ и
отражательную способность R.

РАСЧЕТ ЭЛЕКТРОННОЙ СТРУКТУРЫ

В данной работе теоретические расчеты для
сплава Mn3Al для двух кристаллических фаз были
выполнены на базе компьютерного пакета про-
грамм Quantum Espresso [25] с использованием
экспериментальных значений постоянной ре-
шетки. В наших расчетах применяли приближе-
ние обобщенной градиентной поправки (GGA)
версии Perdew‒Burke‒Ernzerhof (PBE) [26]. Ин-
тегрирование в обратном пространстве проведе-
но по сетке из 12 × 12 × 12 k-точек. В базис орби-
тальных состояний были включены 3d-, 4s-, 4p-
состояния марганца и 3s-, 3p-состояния алюми-
ния. Волновые функции в расчетах были разло-
жены по плоским волнам. Расчеты проводили с
использованием стандартных ультрамягких псев-
допотенциалов из библиотеки компьютерного
пакета программ Quantum Espresso. Для достиже-
ния достаточной сходимости в цикле самосогла-
сования при расчете использовали предел энер-
гии 60 Ry для плоских волн.

Рис. 1. Экспериментальная и рассчитанная дифрак-
тограммы порошкового сплава Mn3Al.
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КНЯЗЕВ и др.

В соединении Mn3Al кубическая фаза β-Mn
типа характеризуется атомными позициями с то-
чечной симметрией 8c (0.063; 0.063; 0.063) и 12d
(0.125; 0.203; 0.453). В расчетах позиции типа 12d
полностью заполнены атомами Mn в согласии с
теоретическими результатами близкого по соста-
ву и структуре сплава Mn2FeAl [20]. В позициях 8c
располагаются 5 атомов Al и 3 Mn. Более выгод-
ным по полной энергии оказался антиферромаг-
нитный тип упорядочения магнитных моментов
ионов марганца с величиной от 1.6 до 3.0 μB на
ион Mn. Полный магнитный момент в этом слу-
чае составляет 1.1 μB, магнитный момент на ионах
алюминия близок к нулю. В тетрагональной кри-
сталлической фазе атомы Al располагаются в по-
зиции типа 1a (0; 0; 0), атомы Mn – в позиции ти-
па 1d (0.5; 0.5; 0.5) и также частично в 1a. В расче-
те рассмотрена ячейка с двумя формульными
единицами Mn3Al, что позволило рассмотреть фер-
ромагнитное и антиферромагнитное упорядоче-

ния. Более выгодным по полной энергии оказал-
ся АФМ тип упорядочения магнитных моментов
ионов марганца с величиной от 2.5 до 3.0 μB на
ион Mn. Полный магнитный момент в этом слу-
чае составляет 0.3 μB, магнитный момент на ионах
Al близок к нулю. Данный результат согласуется с
экспериментальными данными, свидетельствую-
щими, что данное соединение может проявлять
свойства антиферромагнетика или компенсиро-
ванного ферримагнетика [21].

На рис. 2 представлены результаты расчета
полных N(E) и парциальных плотностей элек-
тронных состояний Mn3Al для кубической и тет-
рагональной кристаллических фаз. Указанные
зависимости приведены для двух систем энерге-
тических зон, характеризуемых взаимно противо-
положной ориентацией спина (↑ и ↓). Области
высоких значений N(E) выше и ниже уровня
Ферми EF связаны преимущественно с сильно ги-
бридизованными 3d-состояниями Mn. Эти со-

Рис. 2. Полная и парциальные плотности состояний антиферромагнитного соединения Mn3Al в кубической (а) и тет-
рагональной (б) кристаллических фазах.
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стояния расположены в обеих системах зон в ин-
тервале ~ –4 эВ < EF < 4 эВ. Можно заметить, что
поляризованные 3d-электронные состояния Mn1
и Mn2 ионов в противоположных спиновых про-
екциях почти компенсируют друг друга. Интен-
сивности более протяженных парциальных плот-
ностей состояний Mn 4p-, 4s- и Al 3р-, 3s-электро-
нов имеют существенно меньшие значения. Общие
картины заселенности энергетических зон со спи-
нами, направленными вдоль (↑) и против (↓) на-
магниченности, для каждой кристаллической фа-
зы носят довольно близкий по форме характер.
Существенно, что структура энергетических зон
Mn3Al в обеих кристаллических фазах соответ-
ствует металлическому типу проводимости мате-
риала, а уровень Ферми локализован вблизи вы-
соких значений плотности состояний.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

Зависимость оптических постоянных n и k от
длины волны света представлена на рис. 3. С уве-
личением λ, за исключением коротковолнового
участка спектра (до ~1.5 мкм), наблюдается моно-
тонный рост этих параметров. Во всем исследуе-
мом диапазоне выполняется неравенство k > n,
что соответствует отрицательным значениям дей-
ствительной части диэлектрической проницае-
мости ε1 = n2 – k2. Такое поведение оптических
характеристик, как правило, типично для материа-
лов с металлическим типом проводимости. Зависи-
мость ε1 от энергии световой волны представлена на
рис. 4 совместно с отражательной способностью
соединения R = [(n – 1)2 + k2]/[(n + 1)2 + k2]. Ри-
сунок показывает, что c уменьшением энергии

квантов происходит сильный рост R, которая на
конце длинноволнового интервала достигает зна-
чения 0.94. Полученные значения оптических по-
стоянных использованы также для расчета дис-
персионной зависимости оптической проводи-
мости соединения σ(ω) = ε2ω/2π (ω – частота света,
ε2 = 2nk – мнимая часть диэлектрической прони-
цаемости) – параметра, наиболее выразительно ха-
рактеризующего амплитудные и частотные анома-
лии спектрального отклика отражающей среды. В
отличие от статической проводимости, структур-
ные особенности σ(ω) определяются не только
плотностью состояний на EF, но и характером
распределения N(E) во всей исследуемой области
энергий.

Дисперсионная зависимость оптической про-
водимости соединения представлена на рис. 5
(темные кружки). Профиль данной кривой ха-
рактеризуется резким спадом в низкоэнергетиче-
ской области сменяющимся с ростом энергии
фотона подъемом и последующим образованием
двух максимумов при 1.5 и 2.8 эВ. Такое поведе-
ние оптической проводимости, характеризуемое
отчетливым выделением участков кривой, соот-
ветствующих внутри- и межзонному поглоще-
нию света, типично для высокопроводящих сред.
В ИК-области при Е < ~0.5 эВ частотная диспер-
сия соответствует друдевской модели σ ~ ω–2. В
данном интервале спектра интерпретация опти-
ческих свойств, основанная на линейном уравне-
нии движения электрона в переменном электро-
магнитном поле [27], дает возможность рассчи-
тать такие характеристики носителей тока, как
плазменные ωр = 5.7 × 1015 с–1 и релаксационные
γ = 2.9 × 1014 с–1 частоты. Указанные параметры

Рис. 3. Дисперсия оптических постоянных n и k со-
единения Mn3Al.
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определяют, соответственно, частоту коллектив-
ных колебаний и суммарную величину всех типов
рассеяния электронов. Полученное значение ωр

позволяет на основе выражения N = 
(m и е – масса и заряд электрона) определить кон-
центрацию электронов проводимости данного ма-
териала, которая составляет N = 8.6 × 1022 см–3.
По порядку величины данное значение согласу-
ется с результатом, полученным из эксперимента
по исследованию эффекта Холла [9]. Кроме того,
параметры γ и ωр, согласно соотношению σD(ω) =

=  дают возможность выделить
внутризонный (друдевский) вклад в оптическую
проводимость соединения. Структура зависимо-
сти σD(E), показанной пунктиром на рис. 5, сви-
детельствует о том, что при энергиях выше ~1.5 эВ
данный механизм фотовозбуждения электронов
становится малозначимым. На рисунке также хо-
рошо видно, что в низкоэнергетическом интерва-
ле внутри- и межзонные вклады сосуществуют.

С ростом энергии фотона (видимая и УФ-об-
ласти) в спектре σ(ω) наблюдаются аномалии в
виде полос межзонного поглощения света, ука-
зывающие на проявление квантового характера
взаимодействия электромагнитных волн с элек-
тронами. Вклад межзонного поглощения в опти-
ческую проводимость (светлые кружки на рис. 5)
можно оценить путем вычитания внутризонной
составляющей из экспериментальной зависимо-
сти σinter(ω) = σ(ω) – σD(ω). В диапазоне частот,
где доминирует квантовый механизм возбужде-

2 2
pω 4πm e

2 2 2
p 4 ( ),ω γ π ω + γ

ния электронов, особенности дисперсионной за-
висимости σ(ω) определяются реальным строе-
нием зонной структуры изучаемого соединения.
Поэтому для понимания природы интенсивного
квантового поглощения в Mn3Al представляет ин-
терес сопоставить эмпирическую кривую σinter(ω) с
теоретической зависимостью данной функции,
рассчитанной с учетом плотностей состояний,
представленных на рис. 2. Вычисление межзон-
ной оптической проводимости выполнено в соот-
ветствие с методом [28] на основе свертки парци-
альных N(E) ниже и выше EF. Учитывали правила
отбора, при которых указанные плотности состо-
яний должны принадлежать атомам одного типа,
соответствовать определенной проекции спина и их
квантовые числа должны отличаться на Δl = ±1. По-
лученные свертки, при учете аддитивности вкладов
от каждой спиновой подсистемы, просуммирова-
ны в соответствии с количеством атомов данного
типа в элементарной ячейке. С учетом того, что в
соединении реализовано двухфазное кристалли-
ческое состояние, процедура вычислений была
двухступенчатой. Сначала спектр σinter(ω) рассчи-
тывали для каждой из двух фаз отдельно, а затем
производили их усреднение с соответствующими
весовыми множителями. Отметим, что данный
расчет, представленный на рис. 5, носит каче-
ственный характер, поскольку выполнен в пред-
положении равной вероятности прямых и непря-
мых межзонных переходов.

При сопоставлении экспериментальных и тео-
ретических зависимостей межзонной оптической
проводимости обращает внимание их существен-
ное сходство при Е > 1 эВ. В частности, в рассчи-
танном спектре довольно хорошо воспроизводит-
ся интервал наиболее интенсивного поглощения,
а также его спад при Е > ~3 эВ. В то же время рас-
чет прогнозирует наличие значительного меж-
зонного поглощения ниже ~ 1 эВ, остающегося
большим вплоть до нулевой энергии. Возникно-
вение такого вклада обусловлено высокой плот-
ностью 3d-состояний Mn на EF. В эксперимен-
тальной зависимости σinter(ω) такой вклад про-
явился существенно слабее – в основном, выше
энергии ~0.2 эВ. К аномально высоким значени-
ям низкочастотной проводимости приводит ис-
пользование при расчете приближения постоян-
ных матричных элементов, при котором перехо-
ды в пределах одной энергетической зоны могут
иметь ненулевую вероятность. Парциальные
вклады в межзонную оптическую проводимость
от каждой из спин-поляризованных зон, опреде-
ляемые в процессе расчета, также представлены
на рис. 5. Видно, что эти вклады почти сопостави-
мы между собой по всей области энергий.

Таким образом, расчетами электронной струк-
туры двухфазного соединения Mn3Al показано
формирование широкой (~8 эВ) энергетической

Рис. 5. Спектры оптической проводимости соедине-
ния Mn3Al. Темные кружки (1) – эксперимент, свет-
лые кружки (2) – межзонный вклад, сплошная линия
(3) – расчет по плотности состояний (в произвольных
единицах), пунктир (4) – друдевский вклад, штрихо-
вая (5) и штрихпунктирная линии (6)– вклады от элек-
тронных переходов в двух спиновых подсистемах.
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зоны, связанной преимущественно с 3d-электро-
нами атомов Mn. При этом электронные состоя-
ния обладают малой спиновой поляризацией, а
уровень Ферми локализован в области высокой
плотности состояний, что указывает на металли-
ческий характер проводимости сплава. Кванто-
вое поглощение света в ближней ИК, видимой и
УФ-областях спектра связано с электронными
переходами между состояниями данной зоны,
расположенными ниже и выше EF.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
В работе представлены результаты спин-поля-

ризованных расчетов электронной структуры со-
единения Mn3Al, находящегося в двухфазном кри-
сталлическом состоянии. На основе полученных
данных вычислен спектр оптической проводимо-
сти в области межзонного поглощения света. Опти-
ческие исследования, проведенные эллипсометри-
ческим методом в широком диапазоне длин волн,
свидетельствуют о качественном соответствии экс-
перимента с рассчитанной картиной зонного спек-
тра. Показано, что структурные особенности энер-
гетической зависимости межзонной оптической
проводимости, за исключением низкочастотного
диапазона, удовлетворительно воспроизводятся в
рамках представленного расчета. Металлический
тип электропроводности данного соединения,
предсказываемый вычислениями, также подтвер-
ждается результатами оптического эксперимента.

Работа выполнена в рамках государственного
задания Минобрнауки России (тема “Электрон”,
№ АААА-А18-118020190098-5) при поддержке
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дхара благодарит за поддержку, предоставленную
отделом K&IM CSIR-Индийского института хи-
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Проведено исследование влияния добавок скандия, на микроструктуру и механические свойства
сплава системы Al–Cu–Mn–Mg–Nb–Hf. Проведен теоретический расчет фазового состава сплава
при помощи программного продукта Thermo-Calc. Отлиты опытные слитки сплава со скандием и
без, которые затем прошли гомогенизацию, отжиг на распад пересыщенного твердого раствора,
прокатку на лабораторном стане и отжиг на рекристаллизацию. На каждом этапе образцы изучали
методами оптической и электронной микроскопии (при помощи просвечивающего микроскопа).
Показано, что фазовый состав сплава без скандия включает наличие вторичных частиц Al12Mn,
Al2CuMg4 и Al20Cu2Mn3 размерами от 10 до 200 нм, сплав со скандием отличается наличием частиц
Al3(ScxHf1 – x). Массовая доля этой фазы после гомогенизации составляет 0.5%, далее при темпера-
туре отжига 300°С она увеличивается до 1.9%. Благодаря наличию этих частиц, процесс деформации
при температуре 380–400°С идет без признаков рекристаллизации, а разупрочнение происходит
только за счет процессов возврата. Отжиг при повышенных температурах (540°С) запускает процесс
статической рекристаллизации, в ходе которой происходит формирование микроструктуры с
условным средним диаметром зерна 8 мкм. На сплаве без скандия количество блокирующих частиц
недостаточно для того, чтобы сдерживать миграцию границ при отжиге, и размер зерна при тех же
параметрах обработки остается более 26 мкм.

Ключевые слова: алюминиевые сплавы, легирование переходными металлами, механические свой-
ства, электронная просвечивающая микроскопия, термодеформационная обработка, эволюция зе-
ренной микроструктуры
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ВВЕДЕНИЕ
В настоящее время востребованы новые спла-

вы, имеющие существенно более высокие проч-
ностные характеристики в сочетании с высокой
технологичностью [1–9]. Один из способов улуч-
шения прочностных свойств алюминиевых сплавов
– это легирование их переходными металлами. При
распаде пересыщенных твердых растворов переход-
ных металлов в алюминии образуются частицы
структурного типа L12, которые обладают очень по-
лезным свойством – сдерживать миграцию зерен-
ных границ [10–14]. В настоящей работе проведе-
но исследование влияния добавки скандия на
микроструктуру и механические свойства сплава
системы Al–Cu–Mn–Mg–Nb–Hf с низким со-

держанием легирующих элементов. Такая компо-
зиция позволит вести высокотемпературную го-
могенизацию (≈600°С), с сохранением высокой
степени пресыщенности твердого раствора по пе-
реходным металлам. После отжига такого сплава
(≈300°С) будет получаться гетерофазная структу-
ра с интерметаллидами размерами около 1–10 мкм,
содержащими Cu, Mn и Mg и с дисперсоидами
структуры L12 размерами менее 250 нм. В процессе
деформации вокруг крупных интерметаллидов про-
исходит накопление дополнительных напряжений,
которые релаксируют с разворотом областей ре-
шетки, что приводит к появлению дополнительных
мест образования зародышей при рекристаллиза-
ции [15–17]. Новые зерна не увеличиваются в раз-

УДК 669.715:669.793

СТРУКТУРА,
ФАЗОВЫЕ ПРЕВРАЩЕНИЯ И ДИФФУЗИЯ



1034

ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 122  № 10  2021

ЯШИН и др.

мерах за счет блокировки роста границ зерен дис-
персоидами структуры L12. Благодаря сочетанию
этих двух факторов, в полуфабрикате получается
мелкозернистая структура, которая, в свою оче-
редь, является необходимым условием для полу-
чения сверхпластичного состояния. Полученная
мелкозернистая структура служит для заготовок
под интенсивную пластическую деформацию, в
ходе которой получают ультрамелкозернистую
структуру [18–20].

Предельная растворимость ниобия (Nb), гаф-
ния (Hf) и скандия (Sc) в твердом алюминии при
температуре 662–665°С составляет 0.22% (здесь и
далее по тексту статьи все концентрации указаны
в массовом соотношении), 1.2 и 0.55% соответ-
ственно. При снижении температуры предельная
растворимость снижается: ниобия до 0.1% (при
327°С) [22, 24–27], гафния до 0.43% (при 427°С)
[21, 28, 29], скандия до 0.01% (при 300°С) [23, 30].
Совместное же легирование этими элементами
снижает предельную растворимость в разы, в ре-
зультате чего можно добиться двойного эффекта,
первый – модифицирование литой структуры
сразу после литья, и второй – получение мелко-
зернистой структуры за счет контролируемой ре-
кристаллизации.

Поэтому цель данной работы – изучение вли-
яния скандия на зеренную структуру и формиро-
вание упрочняющих наночастиц в сплаве Аl–1.75%
Cu–1.15% Mn–1.04% Mg–0.3% Nb–0.5% Hf при
литье, высокотемпературной гомогенизации,
низкотемпературном отжиге, горячей деформа-
ции и отжиге на рекристаллизацию.

МЕТОДИКА ПРОВЕДЕНИЯ 
ЭКСПЕРИМЕНТА

Опытные плавки проводили в индукционной
печи средней частоты, с графитовым тиглем, мас-
са плавки 10 кг. Масса отливаемого слитка со-
ставляла 3 кг.

В качестве шихты для приготовления сплавов
использовали следующие материалы: первичный
алюминий высокой чистоты марки А95, чушко-
вый магний первичный марки Мг90, дробленная
медь марки М1, лигатура в виде слитка Al–Sc2,
лигатура марки Al–Mn10, лигатура собственного
производства Al–Nb2, Аl–Hf2.

При производстве лигатуры марок Al–Hf2,
Al–Nb2 использовали следующие материалы:
первичный алюминий марки A85, гафний марки
ГФИ1, ниобий марки НбШ0.

После расплавления алюминия и достижения
температуры 730°С производили снятие шлака с
поверхности расплава. Далее расплав нагревали
до температуры 780–800°С и производили при-
садку лигатур Al–Sc2, Al–Nb2, Аl–Hf2 порциями
по 300 г с последующим перемешиванием и вы-
держкой расплава в течение 5 мин и нагревом
расплава до температуры присадки следующей
порции. После присадки всей рассчитанной ли-
гатуры расплав охлаждали до температуры 740°С
и производили присадку легирующих компонен-
тов (Cu, Mg, Mn) по расчету. Далее производили
перемешивание расплава в течение 3-х мин с после-
дующим нагревом расплава до температуры 740°С и
отбор пробы на экспресс-анализ химического со-
става плавки. Температура литья 720–740°С.

Химический состава определяли методом спек-
трального анализа. Результаты анализа опытных
плавок представлены в табл. 1.

Перед сливом расплава в кокиль его рафини-
ровали карналлитовым флюсом из расчета 5 г на
1 кг загруженной шихты. Далее с поверхности
расплава снимали шлак и сливали металл в ко-
киль из конструкционной стали. Разливку ме-
талла производили равномерной струей в тече-
ние 40 с. После затвердевания слиток извлека-
ли из кокиля, охлаждали в воде и отправляли на
гомогенизацию. Гомогенизацию проводили
при 590°С в течение 4 ч в муфельной печи
THERM CONCEPT KM 70/06/A. После гомо-
генизации проводили гетерогенизационный от-
жиг при 300°С в течение 4 ч для выделения частиц
структуры L12.

Прокатку вели при температуре 380–400°С, в
несколько проходов с суммарной степенью отно-
сительной деформации 60%. После прокатки по-
лосу подвергали высокотемпературному отжигу
для прохождения рекристаллизации и проводили
очередной цикл проката (ε = 60%). Параметры
прокатки представлены в табл. 2. Данная проце-
дура была повторена 3 раза.

Деформационную обработку проводили на ла-
бораторном стане К220-75/300 (диаметр рабочих
валков 220 мм). На каждом этапе от заготовки от-

Таблица 1. Результаты химического анализа состава опытных плавок

Маркировка плавки
Массовая доля элемента, %

Si Fe Cu Mn Mg Nb Hf Sc Al

А 0.01 0.01 1.62 1.08 1.06 0.3 0.5 – Остальное
А + Sc 0.01 0.01 1.75 1.15 1.04 0.3 0.5 0.31 Остальное
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бирали образцы на всестороннее исследование,
включая:

– измерение электропроводности портатив-
ным прибором ВЭ-17НЦ, п/я Р-6409, г. Екате-
ринбург (погрешность измерения не более 2%);

– измерение твердости микротвердомером
HV-1000, “Time Group Inc.”, Китай;

– размер зерна определяли на оптическом
микроскопе Axiovert-40 МАТ, Carl Zeiss, Герма-
ния, в поляризованном свете (образцы перед изуче-
нием были подготовлены электрополированием в
фтороборном электролите) с подсчетом среднего
размера зерна методом секущих по ГОСТ 21073;

– определение интерметаллидов и дисперсои-
дов методом просвечивающей микроскопии
(Tecnai G2 F20 S-TWIN TMP с термополевым ка-
тодом при ускоряющем напряжении 200 кВ);

– изучение химического состава структур-
ных составляющих методом энергодисперси-
онной спектроскопии при помощи детектора
X-Max 80T в диапазоне энергий 0–10 кэВ (энерге-
тическое разрешение детектора составляет 122 эВ);

– исследование механических свойств при рас-
тяжении на универсальной испытательной машине
(Zwick/Roell Z050).

Расчет фазового состава проводили с исполь-
зованием программы Thermo-Calc 2016a [31]. Ис-
пользовали термодинамическую базу TCAL4
(TCS Al-based alloy database, Version 4.0) [32]. Вви-
ду отсутствия в базе возможности ведения расчета
по Nb, количество фаз с ниобием пересчитывали,
исходя из диаграммы Al–Nb [21, 24].

РЕЗУЛЬТАТЫ ИССЛЕДОВАНИЯ 
И ОБСУЖДЕНИЕ

Сырое состояние. Изучение микроструктуры
слитков в сыром состоянии показывает, что зе-
ренное строение сплава со скандием значитель-

но отличается от сплава без скандия. Структура
сплава А имеет дендритное строение с условным
диаметром зерна 290 мкм (см. рис. 1а). Микро-
структура сплава А + Sc в исходном литом состо-
янии показана на рис. 1б. Сплав А + Sc имеет зерен-
ное строение со средним размером зерна 70 мкм. На
периферии отливки, где скорость охлаждения зна-
чительно выше, размер зерна 45 мкм.

Средние значения механических характери-
стик сплава в литом состоянии и после прокатки
представлены в табл. 3. Из табл. 3 видно, что до-
бавление скандия приводит к увеличению преде-
ла текучести на ≈30 МПа, а предела прочности на
107 МПа.

Для исследования эволюции частиц образцы
были изучены посредством электронного просве-
чивающего микроскопа. По границам зерен в
обоих сплавах располагаются частицы, содержа-
щие в основном медь (см. рис. 2б) и в меньшем

Таблица 2. Параметры прокатки

№ прохода h0, мм hк, мм ε

1 40 16 0.92 2.75
2 16 6.4 0.92 4.35
3 6.4 2.56 0.92 6.88
4 2.56 1.02 0.92 10.88

⋅ε

Рис. 1. Микроструктура сплава после литья (а) А; (б) А + Sc, Nb, Hf.

100 мкм(б)300 мкм(а)

Таблица 3. Механические свойства образцов исследу-
емых сплавов

Характеристики
Слиток После проката № 4

А А + Sc А + Sc

σ0.2, МПа 129 161 352
σв, МПа 169 276 362
δ, % 10 12.8 1.45
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количестве марганец, железо и магний. Ниобий и
гафний располагаются в объеме материала более
однородно (см. рис. 2г, 2д), области, обогащен-
ные данными элементами, не выявляются. По ре-
зультатам исследования частиц в темном поле
можно предположить, что на границе зерна рас-
полагаются сравнительно крупные (40 нм) части-
цы Al2CuMg и фазы Al20Cu2Mn3. В структуре об-
разца сплава А + Sc в литом состоянии выявляют-
ся частицы со скандием, расположенные в
объеме зерна, размеры которых изменяются в
пределах 3–5 нм.

Гомогенизация

Первый этап обработки — это гомогенизация,
термообработка слитков при максимально воз-
можной температуре. Исходя из результатов рас-
чета в программном продукте Thermo-Calc, по-
строен график изменения доли фаз сплава А + Sc
(см. рис. 3), в зависимости от температуры (фазы
с марганцем объединены на одной кривой, так
же, как и фазы Al3Sc, Al3Nb и Al3Hf), который по-
казывает, что при температуре 590°С в равновес-

ном состоянии будут находиться фазы Al6Mn и
Al28Cu4Mn7 в количестве около 2%, Al3(ScxHf1 – x)
и Al3(NbyHf1 – y) в количестве до 0.5%.

Важно длительностью выдержки при гомоге-
низации не допустить коагуляции и потери их ко-
герентности с матрицей. После гомогенизации
выравнивание концентраций скандия в структуре
металла не наблюдается. Выделение скандия про-
исходит преимущественно на элементах дислока-
ционной субструктуры с образованием фазы Al3Sc
размерами (10–17 нм, см. рис. 4), с кристалличе-
ской решеткой L12, когерентной с матрицей.

Отжиг на распад 
пересыщенного твердого раствора

После гомогенизации низкотемпературный
отжиг при температуре Т ≈ 300°С (см. рис. 1) приво-
дит к выходу из твердого раствора магния, марганца
и меди с образованием фаз Al12Mn и Al2CuMg4 и
идет интенсивное образование частиц со сканди-
ем, ниобием и гафнием в количестве, близком к
максимальному (≈0.83%). На протяжении термо-
деформационной обработки фазовая структура

Рис. 2. Микрорентгеноспектральный анализ сплава А + Sc: (а) изображение в светлом поле, (б) распределение меди,
(в) гафния, (г) скандия, (д) ниобия.

2 мкм(д)2 мкм(г)2 мкм(в)2 мкм(б)2 мкм(а)

Рис. 3. График изменения долей фаз в зависимости от температуры в сплаве Аl + Sc.
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металла постоянно меняется, об этом свидетель-
ствуют изменения таких свойств, как электропро-
водность и твердость (см. рис. 5). Очень показате-
лен рост электропроводности от 13 до 17 МСм/м и
твердости от 64.5 до 86 HV после отжига при
300°С, который свидетельствует о процессе рас-
пада пересыщенного твердого раствора с образо-
ванием упрочняющих дисперсоидов.

Исследования на микроскопе показывают, что
после 4-х часов выдержки при температуре 300°С

объем зерна сплава А и сплава А + Sc заполнен
пластинчатой фазой Al20Cu2Mn3 (см. рис. 6б).
Размеры пластин этой фазы достигают 200 нм,
толщина не превышает 50 нм. В сплаве А + Sc
часть пластин фазы Al20Cu2Mn3 образуется в об-
ластях с повышенной плотностью дислокаций
рядом со сферическими частицами, богатыми Sc.
На границах зерен также присутствуют вытянутые
частицы неправильной формы с размерами до
2.5 мкм. Согласно ЭДС-анализу, химический со-

Рис. 4. Структура образца сплава А + Sc после гомогенизации – темные поля, полученные в рефлексах: (а) [002]Al +
+ [200]Al3Sc + [200]Al3Hf; (б) [004] Al3Hf + [116] Nb(CuAl).

1 мкм(а) 1 мкм(б)

Рис. 5. Изменение твердости и электропроводности в процессе обработки сплава Аl + Sc.
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Рис. 6. Структура образца сплава А + Sc в темном поле после гетерогенизационного отжига, полученные в рефлексах:
(а) [111]Al + [111]Al3Sc + [041]Al3Hf; (б) [113]Al + [113]Al3Sc + [440] Al20Cu2Mn3 + [260]AlHf. Частицы, указанные бе-
лыми стрелками, являются Al3Sc или Al3Hf; указанные красными стрелками – Al20Cu2Mn3.

1 мкм (б)(а) 1 мкм

Рис. 7. Микроструктура в поляризованном свете: (а) после проката (первый проход); (б) первый проход + отжиг при
540°С – 2 ч; (в) после третьего прохода; г) третий проход + отжиг при 540°С – 2 ч.

300 мкм(а) 300 мкм(б) 200 мкм(в) 300 мкм(г)

став близок к составу фазы Al2CuMg4. В сплаве
А + Sc количество частиц Al3Sc значительно уве-
личивается как по границам зерен, так и внутри
зерна, размеры их составляют 20 нм (рис. 6).

Прокатка и высокотемпературный отжиг
После первого цикла прокатки и последующе-

го высокотемпературного отжига размер зерна
соответствует величине 53–56 мкм (см. рис. 7, 8).
После второго цикла обработки размер зерна
уменьшается еще в два раза до 27–28 мкм. Даль-
нейшие циклы обработки не приводят к умень-
шению размеров зерен на базовом сплаве (мини-
мальный размер 26 мкм), но на сплаве с Sc продол-
жается измельчение микроструктуры, средний
условный диаметр зерна после четвертого цикла
соответствует величине 8 мкм. Частицы со скан-
дием блокируют рост границ новых рекристалли-
зованных зерен, благодаря чему стало возмож-
ным получение столь мелкозернистой структуры.
Нагрев до температуры 540°С переводит часть
компонентов снова в твердый раствор, это вид-

но по обратному изменению контролируемых
свойств (электропроводность снова снижается
до 13 МСм/м, а твердость до 71 HV). После тре-
тьего и четвертого высокотемпературного отжига
электропроводность уже не возвращается на ми-
нимальный уровень (13 МСм/м) и соответствует
15 и 17 МСм/м соответственно, твердость посте-
пенно снижается до начального уровня 64.5 HV.
Предел текучести листов из сплава А + Sc после
4-х циклов обработки увеличился более чем в два
раза (см. таблицу 3).

После первой прокатки (ε = 60%) при темпера-
туре 380–400°С образцы сплава А + Sc отличают-
ся от образцов без скандия тем, что имеют развитую
субзеренную структуру с относительно низкой дис-
локационной плотностью. Субзерна имеют как вы-
тянутую форму, так и равноосную. Размеры субзе-
рен варьируются в пределах 0.1–1.5 мкм. В объеме
зерна равномерно распределены: агломераты фа-
зы Al3Sc размером не более 50 нм и отдельные сфе-
рические частицы Al3Sc размером не более 10 нм. С
меньшей степенью однородности в объеме зерна
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присутствуют: пластины фазы Al2CuMg4 с размера-
ми, не превышающими 100 нм, и пластины фазы
Al20Cu2Mn3 с размерами не более 300 нм (см. рис. 9).
Замечена повышенная плотность выделений как
фазы Al2CuMg4, так и фазы Al20Cu2Mn3 вблизи гра-
ниц зерен. Также присутствуют строчечные выде-
ления частиц с повышенным содержанием скандия
и незначительным количеством Hf (до 0.1 ат. %).
Частицы располагаются как на границах, так и в
объеме субзерен. Частицы имеют вытянутую не-
правильную форму, толщину 30 нм, длину не бо-
лее 300 нм.

После второго и третьего этапов деформации
на образцах со скандием происходит увеличение
степени наклепа, отдельные дислокации не раз-
личаются (см. рис. 10). Размеры видимых субзе-
рен составляют 0.1–1 мкм. В сплаве А + Sc в объ-
еме зерен присутствуют сферические частицы
Al3Sc размерами 100–250 нм. В составе частиц
Al3Sc также имеется Hf (до 2–3 ат. %).

При помощи сканирующего электронного
микроскопа произведена оценка удельного объе-
ма (f) дисперсоидов (частиц размером менее
1 мкм) и их средний диаметр (d). Изменение ве-
личины f/d для исследуемых сплавов представле-
ны на графике рис. 11.

Отношение f/d показывает, насколько эффек-
тивно работает эффект торможения миграции
границ [12]. Из рис. 11 видно, что максимальный
эффект будет после отжига при 300°C, и на сплаве

Рис. 8. Изменение размера зерна в ходе обработки.
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со скандием он почти в два раза выше, чем на
сплаве без скандия.

ВЫВОДЫ

В работе проведено исследование влияния ма-
лой добавки скандия на эволюцию микрострук-
туры в экспериментальном сплаве системы Аl–
Cu–Mn–Mg–Nb–Hf при его термомеханической
обработке.

По мере обработки исследуемых сплавов, выяв-
лены отличия в процессе эволюции зеренной мик-
роструктуры, а именно показано, что с увеличением
скорости деформации на сплаве со скандием удает-
ся зафиксировать структуру с размером зерна до
8 мкм, в сплаве без скандия снизить средний услов-
ный диаметр зерна на величину менее 26 мкм не по-
лучилось. Такой эффект объясняется повышенным
количеством частиц структуры L12 в сплаве со скан-
дием, которые эффективно тормозят миграцию гра-
ниц в процессе рекристаллизационного отжига и не
дают расти вновь образованным зернам. Исследова-
ние методом электронной сканирующей микроско-
пии показали, что такие частицы практически от-
сутствуют в сыром состоянии, часть выпадает уже
при гомогенизации, наибольшее количество выде-
ляется при отжиге 300°C, при последующем отжиге
540°C дисперсоиды увеличиваются в размерах и их
эффективность снижается.

В сплаве без скандия выделенных частиц фаз
Al12Mn, Al2CuMg4 и Al20Cu2Mn3 недостаточно,
чтобы блокировать рост границ зерен.
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ВВЕДЕНИЕ

Сохранение структурной и концентрационной
стабильности Fe–Ni-аустенитных инварных спла-
вов является важным условием получения необхо-
димых низких значений коэффициента термиче-
ского расширения (КТР) в заданном интервале
температур (ниже точки Кюри аустенита). Зна-
ние влияния термического и термодеформацион-
ного воздействий на внутризеренные концентра-
ционные изменения аустенита позволяет найти
оптимальные условия обработки Fe–Ni-инваров.
Расслоение Fe–Ni-аустенита на малоникелевую
и высоконикелевую составляющие в сплавах типа
Fe–32Ni позволяет [1, 2] существенно повышать
значения КТР. Чтобы осуществить перераспреде-
ление никеля между α- и γ-фазами в инварах в со-
ответствии с равновесной диаграммой Fe–Ni тре-
буются чрезвычайно длительные выдержки при
300–400°С [3, 4]. Расслоение по никелю за отно-
сительно короткий промежуток времени в двух-
фазной (α + γ)-области диаграммы Fe–Ni при
300–500°С можно осуществить только в процессе
отжига двухфазной аустенитно-мартенситной
смеси [1, 2]. Продолжительные отжиги Fe–Ni-
инваров, находящихся в однофазном γ-состоя-
нии с ГЦК-решеткой, не приводят к заметному
расслоению аустенита на малоникелевую и высо-
коникелевую составляющие [5]. И только введе-
ние большого количества точечных дефектов в
процессе облучения однофазных Fe–Ni-инваров
высокоэнергетическими частицами (электрона-
ми) [6, 7] позволяет наблюдать диффузионные

процессы перераспределения никеля при пони-
женных температурах. Таким образом, эффек-
тивное перераспределение никеля можно осу-
ществлять преимущественно в метастабильных
инварах типа Fe–32Ni, образующих вторую фазу
α-мартенсит при γ → α-превращении. В более ле-
гированных Fe–Ni-инварах мартенсит не образу-
ется, и в этих сплавах трудно ожидать расслоение
по никелю. Однако в последних работах [8–10]
был обнаружен диффузионный распад с образова-
нием α-феррита в сплавах типа Fe–36Ni после
предварительной интенсивной деформации. Ожи-
даемое перераспределение никеля при образовании
феррита в сплавах типа Fe–36Ni (в соответствии с
диаграммой равновесия Fe–Ni) свидетельствует о
возможности получения концентрационной не-
однородности даже в относительно стабильных
инварах. В настоящей работе рассмотрены основ-
ные условия реализации концентрационного
расслоения по никелю в стабильных и метаста-
бильных Fe–Ni-инварах. Это нужно учитывать
при обработке подобных сплавов, чтобы не допу-
стить ухудшения инварных свойств.

МАТЕРИАЛ 
И МЕТОДИКА ИССЛЕДОВАНИЯ

Исследовали содержащие 0.02 мас. % С инвар-
ные аустенитные сплавы Fe–32Ni, Fe–32.5Ni,
Fe–36Ni. Для сравнения анализировали также
высоколегированные аустенитные сплавы Fe–
36Ni–3Cr Fe–13Cr–30Ni, наиболее устойчивые

УДК 669.1'24:543.429.3

СТРУКТУРА,
ФАЗОВЫЕ ПРЕВРАЩЕНИЯ И ДИФФУЗИЯ
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по отношению к образованию мартенсита и фер-
рита. Сплавы выплавляли в индукционной печи,
гомогенизировали при 1200°С в течение 2 ч, проко-
вывали в прутки сечением 10 × 10 мм и закаливали в
воде от 1050°С. Хром вводили в сталь с целью повы-
шения устойчивости против образования мартен-
сита деформации. Деформацию образцов осу-
ществляли сдвигом под высоким давлением 8 ГПа в
наковальнях Бриджмена и прокаткой. Истинную
деформацию е при сдвиге под давлением (на рас-
стоянии r от центра образца) определяли по упро-
щенной формуле [11]:

где N – число оборотов вращающейся наковаль-
ни Бриджмена, h0 и h – исходная и конечная тол-
щины образца. В работе обычно использовался
образец диаметром 5 мм и толщиной ~0.3 мм, в
котором при приложении давления 8 ГПа толщи-
на уменьшалась до ~0.1 мм. Деформацию при
прокатке определяли по формуле e = ln(S0/S), где
S0 и S начальное и конечное поперечное сечение
образца соответственно.

Изменение концентрации никеля в аустенит-
ной матрице сплава при интенсивной деформа-
ции и термических обработках фиксировали маг-
нитометрическим методом (с помощью магнитных
весов Фарадея) по изменению удельной намагни-
ченности насыщения и температуры Кюри, кото-
рые сильно зависят от содержания никеля в Fe–Ni
аустените. Образцы для измерений вырезали из
электронно-микроскопических фольг. Удельную
намагниченность при температурах выше ком-
натной определяли в вакууме ~10–2 Па. Измере-
ние температурной зависимости удельной намаг-
ниченности проводили одновременно (сдвиг 50 с) в
двух полях 3 и 2 кЭ. Совпадение значений намагни-
ченностей (соотношение 1 : 1) показывает, что
образец находится в насыщенном ферромагнит-
ном состоянии. При переходе в парамагнитное
состояние соотношение намагниченностей ста-
новится равным соотношению напряженности
полей, то есть 3 : 2. Объемную долю ферромагнит-
ных фаз с ОЦК-решеткой (мартенсита и феррита)
оценивали с помощью магнитометрии. Анализ
атомного перераспределения осуществляли мёсс-
бауэровским методом. Источником резонансно-
го γ-излучения с энергией 14.4 кэВ служил
57Co(Cr). Исследование микроструктуры проводи-
ли на электронном микроскопе JEM 200CX в тем-
ном и светлом полях и режиме микродифракции.

0  ln( ) ln(2 ),e h h Nr h= + π

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНЫЕ РЕЗУЛЬТАТЫ 
И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ

1. Перераспределение никеля 
при α → γ-превращении

Расслоение по никелю между мартенситом и
аустенитом при α → γ-превращении в метаста-
бильных Fe–Ni-инварах исследовалось в работах
[1, 2, 12]. Так например, в сплаве Fe–32Ni c мар-
тенситной точкой около –70°С в процессе охла-
ждения в жидком азоте образуется до 80% α-мар-
тенсита. Развитие обратного α → γ-превращения с
формированием дисперсных пластин γ-фазы при
медленном нагреве со скоростью 0.2–0.3 град/мин в
интервале 300–490°С сопровождается обогащени-
ем никелем образующейся γ-фазы и обеднением
никелем исходной α-фазы в соответствии с диа-
граммой равновесия Fe–Ni [4]. В конце интерва-
ла α → γ-превращения образуется глобулярный
аустенит, который поглощает концентрационно-
неоднородную смесь α- и γ-фаз, сохраняя рассло-
ение по никелю в пределах γ-глобуля. На рис. 1
представлена структура глобулярного зерна кон-
центрационно-неоднородного аустенита с раз-
ной травимостью в сплаве Fe–32Ni, полученная с
помощью подобной обработки. Темный полосча-
тый дифракционный контраст внутри глобули
соответствует тонкопластинчатым участкам обо-
гащенной никелем γ-фазы, которая была погло-
щена растущим глобулярным аустенитом.

Концентрационные изменения в сплаве Fe–
32Ni анализировали мёссбауэровским методом.

Рис. 1. Концентрационно-неоднородный глобуляр-
ный аустенит сплава Fe–32Ni (левая часть рисунка),
поглощающий смесь обогащенных никелем γ-пла-
стин и обедненного никелем остаточного α-мартен-
сита. Обработка: закалка от 1050°С + охлаждение в
жидком азоте (превращение γ → α) + медленный на-
грев со скоростью 0.3 град/мин до 490°С (частичное
превращение α → γ с расслоением по Ni и образова-
нием глобулярного аустенита). Стрелка указывает на-
правление роста глобулярного аустенита.

400 нм
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На рис. 2 представлены мёссбауэровские спектры
сплава Fe–32.5Ni в исходном гомогенном состоя-
нии (рис. 2а) и в концентрационно-неоднород-
ном аустенитном состоянии (рис. 2б) после рас-
слоения по никелю в процессе α – γ-превраще-
ния при медленном нагреве до 450°С. Анализ
распределения атомов в матрице сплава Fe–
32.5Ni проводили на основе физической модели
Fe–Ni-инвара, предложенной в работах [13–15].
Влияние ближайших атомов на сверхтонкое поле
на ядре 57Fe учитывали через их воздействие на
проекцию магнитного момента μZ в предположе-
нии о пропорциональности значений сверхтон-
кого поля и молекулярного поля. Эта модель поз-
воляет описать мёссбауэровкий спектр по рас-
пределению его p(H) сверхтонкого магнитного
поля на ядрах 57Fe в кристалле с неколлинеарной
магнитной структурой [14, 15]. Анализ распреде-
ления атомов в матрице сплавов проведен по рас-
пределению p(H), исходя из представлений о связи
неоднородности магнитной структуры Fe–Ni-
сплавов с флуктуациями состава [13, 15, 16]. Для ко-
личественных оценок содержания Ni в ГЦК-мат-
рице Fe–32.5Ni использовано распределение
p(H) и зависимость среднего поля H от содержа-
ния никеля в бинарных Fe–Ni-сплавах в диапазо-
не составов 29.5–43.5 ат. % Ni [17, 18]: CNi = 29.6 +
+ 0.3 exp (H/80).

Спектр закаленного аустенитного сплава Fe–
32.5Ni и распределение p(H) имеют вид, характер-

ный для релаксационной структуры Fe–Ni-инва-
ров (рис. 2а). Секстету отвечает распределение
p(H) с несколькими пиками. Считается, что пи-
кам распределения в области больших магнитных
полей отвечают участки структуры аустенита с
более высокой концентрацией никеля. В части
спектра присутствует компонента с нулевым или
близким к нулю полем, которая соответствует об-
ластям структуры инвара с малым (≤29 ат. %) со-
держанием никеля. Проведенная термообработка
кардинально изменяет спектр (см. рис. 2б). Наряду
с пиками p(H), соответствующими исходному зака-
ленному аустениту (около 50% интегральной ин-
тенсивности), появляется дополнительная компо-
нента p(M) (~20%) с увеличенным сверхтонким
магнитным полем (290–300 кЭ) и компонента
p(0) (~30%) с нулевым полем. На основе спектров
и p(H) модельных сплавов [17] можно утверждать,
что полученный после термообработки спектр
содержит три области структуры с различным со-
держанием никеля. В приближении суперпози-
ционного интегрального спектра он состоит из под-
спектра, близкого к исходному с С(Ni) ~ 32 ат. %
(интенсивность ~50%), и дополнительных под-
спектров: с увеличенным содержанием никеля с
С(Ni) ~ 40 ат. % (интенсивность ~20%), а также с
концентрацией никеля С(Ni) ≤ 29 ат. % (интен-
сивность ~30%). В такой модели спектра сохраня-
ется материальный баланс по никелю: 0.5 × 32 +

Рис. 2. Мёссбауэровские спектры и распределение магнитного поля p(Н) гомогенного аустенита (а) и концентрационно-
неоднородного глобулярного аустенита (б) в сплаве Fe–32.5Ni. Обработка: (а) закалка от 1050°С; (б) охлаждение в жид-
ком азоте (превращение γ → α), частичное превращение α → γ при медленном нагреве со скоростью 0.2 град/мин до
450°С с расслоением по Ni, быстрый нагрев до 600°С (завершение превращения α → γ с сохранением концентрацион-
ной неоднородности по Ni). p(0) и p(М) – пики распределений с полем близким к нулю и максимальным полем, со-
ответственно.
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0.2 × 40 + 0.3 × 29 = 32.7 ат. %, что соответствует
общему содержанию никеля в матрице аустенита.

Использование медленного нагрева до разных
температур при α → γ-превращении (например
до 430, 470, 490°С) приводит к различному пере-
распределению никеля в соответствии с диаграм-

мой Fe–Ni [3, 4]. Последующий быстрый нагрев
образцов от этих температур до 600°С фиксирует
разную концентрационную неоднородность в од-
нофазном аустенитном состоянии и позволяет
кардинально изменять коэффициент термиче-
ского расширения сплава Fe–32Ni от 2.5 × 10–6 до
10.5 × 10–6 град–1 [1, 2].

Более легированные инварные сплавы, напри-
мер, Fe–36Ni, не образуют α-мартенсит в процес-
се охлаждения до отрицательных температур и не
распадаются на феррит и аустенит после закалки
и нагрева в двухфазную (α + γ)-область диаграм-
мы Fe–Ni. На рис. 3а представлены кривые
удельной намагниченности сплава Fe–36Ni, по-
лученные при нагреве до 590°С и охлаждении до
25°С. Кривые при нагреве и охлаждении практи-
чески совпадают, что свидетельствует о сохране-
нии аустенитной структуры и об отсутствии ка-
ких либо фазовых превращений первого рода.
Стабильность аустенитной структуры в сплаве
Fe–36Ni сохраняется в процессе охлаждения до
отрицательных температур и деформации при
25°С. Однако интенсивная деформация сдвигом в
процессе кручения образца на 3 оборота под давле-
нием 8 ГПа при низкой температуре –196°С увели-
чивает удельную намагниченность до 150 Гс см3 г–1,
что связано с образованием около 30% дисперс-
ного ферромагнитного α-мартенсита. Кристаллы
мартенсита хорошо видны на темнопольном изоб-
ражении в рефлексе (200)α на рис. 4а. Нагрев дефор-
мированного сплава со скоростью 3 град/мин вы-
зывает развитие обратного α → γ-превращения в
интервале температур 350–500°С (см. рис. 3б, кри-
вая 1). При этом на месте мартенсита появляются
сначала обогащенные никелем дисперсные кри-
сталлы γ-фазы и обедненная α-фаза, а затем кон-
центрационно-неоднородный глобулярный аусте-
нит [1, 2]. Концентрационная неоднородность та-
кой структуры характеризуется аномальным

Рис. 3. Температурные зависимости удельной намаг-
ниченности (в поле 2 кЭ) сплава Fe–36Ni при нагреве
(кривые 1) и последующем охлаждении (кривые 2 и 3)
со скоростью 3 град/мин после закалки от 1050°С и от-
жига в течение 168 ч при 370°С (а), а также после закал-
ки и кручения при –196°С на 3 оборота (e = 6.5) под
давлением 8 ГПа (б). Кривая 3 – удельная намагничен-
ность гомогенного закаленного сплава Fe–36Ni.
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Рис. 4. Темнопольные изображения (в рефлексе (002)α) мартенсита (а) и феррита (б) в сплавах Fe–36Ni (а) и Fe–36Ni–3Cr (б).
Обработка: (а) кручение (3 оборота, e = 6.5) под давлением 8 ГПа при –196°С, (б) кручение (4 оборота, e = 6.8) под давлени-
ем 8 ГПа при 25°С; отжиг 24 ч при 370°С.
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расположением кривой удельной намагниченно-
сти сплава Fe–36Ni, полученной при охлаждении
от 500°С (рис. 3б, кривая 2). Кривая 2 на рис. 3б
располагается существенно выше, чем кривая 3
(рис. 3б) удельной намагниченности концентра-
ционно-однородного недеформированного спла-
ва с температурой Кюри ниже 300 °С. В деформи-
рованном и превращенном в аустенит сплаве Fe–
36Ni имеются участки обогащенной никелем γ-фа-
зы с температурой Кюри выше 350–400°С Таким
образом, в достаточно легированном инварном
сплаве Fe–36Ni можно обеспечить расслоение по
никелю при α → γ-превращении, если получить
исходную мартенситную структуру в процессе
интенсивной деформации при криогенных тем-
пературах.

2. Перераспределение никеля 
с участием ферритного превращения

Большой интерес представляет получение кон-
центрационной неоднородности по никелю в
устойчивых к мартенситному превращению Fe–Ni
инварах, например, в дополнительно легированном
хромом славе Fe–36Ni–3Cr. Обнаруженное ранее
[8–10] диффузионное образование α-фазы (ферри-
та) интервале температур 330–370°С в сильно де-
формированном аустенитном сплаве Fe–36Ni–3Cr
позволяет ожидать перераспределения никеля
между α- и γ-фазами. В соответствии с Fe–Ni-
диаграммой равновесия [4] феррит должен содер-
жать существенно меньше никеля, чем аустенит.
Интенсивная деформация аустенитных сплавов
Fe–36Ni–3Cr и Fe–36Ni прокаткой или сдвигом
под высоким давлением при комнатной темпера-
туре не приводит к образованию α-мартенсита,
но в значительной степени ускоряет диффузион-
ные процессы, обеспечивающие ферритный рас-

пад. На рис. 5 представлены кривые роста удельной
намагниченности в зависимости от времени вы-
держки (до 168 ч) при температурах 320–370°С в де-
формированных сплавах Fe–36Ni и Fe–36Ni–3Cr,
который связан образованием ферромагнитно-
го феррита с ОЦК-решеткой. Темнопольное
изображение ферритных кристаллов в сплаве
Fe–36Ni–3Cr представлено на рис. 4б. Макси-
мальная объемная доля феррита в подобных
сплавах достигает 15% [10]. На рис. 6а, 6б показа-
ны температурные зависимости удельной намаг-
ниченности предварительно деформированных и
отожженных при температурах, соответствующих
области ферритного распада сплавов Fe–36Ni
(рис. 6а) и Fe–36Ni–3Cr (рис. 6б), полученные
при нагреве (кривые 1) и охлаждении (кривые 2)
со скоростью 3 град/мин. В обоих сплавах наблю-
дается обратное превращение феррита в аустенит
в процессе нагрева в области температур 300–
550°С, что фиксируется по перегибу на кривых (1)
(рис. 6а, 6б). Кривые удельной намагниченности
(2) превращенных сплавов в аустенитном состоя-
нии, полученные в процессе охлаждения, распо-

Рис. 5. Зависимости удельной намагниченности от
времени выдержки сплавов Fe–36Ni–3Cr при 370°С
(1–3) и Fe–36Ni при 340 (4) и 320°С (5). Предвари-
тельная обработка: 1 – закалка от 1100°С; 2 – прокат-
ка, е = 4.6; 3 – кручение на 4 оборота, под давлением
8 ГПа (e = 6.8); 4, 5 – прокатка (е = 4.0). Измерения вы-
полнены при температуре 370°С в магнитном поле 3 кЭ.
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Рис. 6. Температурные зависимости удельной намаг-
ниченности сплавов Fe–36Ni (а) и Fe–36Ni–3Cr (б)
при нагреве (1) и последующем охлаждении (2) со
скоростью 3 град/мин после ферритного распада в
процессе отжига в течение 168 ч при 340°С (а) и 370°С
(б) в предварительно деформированном состоянии:
прокаткой (е = 4.6) (а) и кручением на 4 оборота (e =
= 6.8) под давлением 8 ГПа (б). Пунктирные кри-
вые (3) отражают температурную зависимость удель-
ной намагниченности сплавов (при охлаждении) в
закаленном гомогенном состоянии.
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лагаются заметно выше, чем такие же кривые (3),
относящиеся к закаленным недеформированным
аустенитным сплавам Fe–36Ni и Fe–36Ni–3Cr в
гомогенном состоянии (рис. 6а, 6б). Все это сви-
детельствует о наличии концентрационной неод-
нородности превращенного аустенита в обоих
сплавах, в которых имеются обогащенные нике-
лем участки с более высокой температурой Кюри,
чем в гомогенных недеформированных материа-
лах. Концентрационная неоднородность явля-
ется следствием наследования аустенитом кон-
центрации никеля из малоникелевого феррита
и высоконикелевой γ-составляющей в процессе
α → γ-превращения. Расслоение по никелю
происходит в соответствии с диаграммой равно-
весия не только в феррите при его образовании,
но и в процессе обратного превращения α → γ при
более высоких температурах.

Следует отметить, что образование небольшого
количества феррита и его обратное превращение в
концентрационно-неоднородный аустенит может
происходить непосредственно при нагреве дефор-
мированных сплавов со скоростью 3 град/мин без
предварительной длительной обработки, обеспе-
чивающей образование феррита. С увеличением
степени предварительной деформации интенси-
фицируется расслоение по никелю. Гомогениза-
ция концентрационно-неоднородного аустенита
подобных инварных сплавов происходит в ре-
зультате рекристаллизационного отжига при
800°С [1].

3. Перераспределение никеля 
в аустенитном состоянии

Вызывает значительный интерес возможность
реализации расслоения по никелю в стабильных
аустенитных инварах, в которых не образуется ни
α-мартенсит, ни феррит. В соответствии с диа-
граммой равновесия Fe–Ni это возможно осуще-
ствить в сплавах типа Fe–36Ni в двухфазной (α +
+ γ)-области при температурах 200–500°С. Одна-
ко, по всей вероятности, такой процесс имеет ме-
сто только при очень длительных выдержках или
при резком увеличении количества точечных де-
фектов в условиях облучения сплавов высоко-
энергетическими частицами [1, 6]. Аналогичное
повышение концентрации точечных дефектов
можно обеспечить при интенсивной холодной
деформации, что вызывает образование деформа-
ционно-индуцированной сегрегации легирующих
элементов, в частности никеля [19]. В качестве
устойчивого против мартенситного и ферритного
превращений был выбран высоколегированный
аустенитный сплав Fe–13Cr–30Ni. В этом сплаве
холодная деформация сдвигом под давлением
8 ГПа (е = 7.3) приводит к росту удельной намаг-
ниченности от 1 до 6 Гс см3 г–1 при 25°С (рис. 7),
что связано с образованием высоконикелевых

участков с повышенной температурой Кюри. На-
блюдаемый эффект объясняется, как и в случае
формирования радиационно-индуцированных
сегрегаций [20–22], миграцией точечных дефек-
тов деформационного происхождения на стоки
(границы зерен, субзерен и др.) с обогащением
или обеднением стоков элементами с разным
атомным радиусом.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Выявлены условия реализации процесса рас-

слоения по никелю с формированием микрокон-
центрационных неоднородностей, которые могут
привести к росту коэффициента термического рас-
ширения в Fe–Ni-инварах, т.е. снизить их инвар-
ные характеристики. В метастабильных инварах с
32–36 мас. % Ni расслоение по никелю между
мартенситом охлаждения (деформации) и аусте-
нитом наблюдается при α → γ-превращении в
процессе медленного нагрева. Концентрацион-
ная неоднородность по никелю наследуется обра-
зующимся глобулярным аустенитом на заверша-
ющей стадии α → γ-превращения. Подобная си-
туация имеет место в сильно деформированных
сплавах Fe–36Ni и Fe–36Ni–3Cr при образова-
нии феррита и перераспределении никеля между
ферритом и аустенитом. В более стабильных
аустенитных сплавах, не образующих вторых
фаз, расслоение по никелю имеет место в ре-
зультате формирования деформационно-инду-
цированных атомных сегрегаций на стоках точеч-
ных дефектов. Расслоение по никелю может не
только ухудшать свойства инваров, но и обеспе-
чивать получение сплавов с заданными повы-
шенными значениями КТР.

Работа выполнена в рамках государственного за-
дания (тема “Структура”, № АААА-А18-
118020190116-6). Электронно-микроскопические

Рис. 7. Температурные зависимости удельной намаг-
ниченности аустенитного сплава Fe–13Cr–30Ni
(в поле Н = 3 кЭ) в исходном закаленном состоянии (1),
после холодной (Т = 25°С) деформации прокаткой на
92.5%, е = 2.6 (2), 98%, е = 3.9 (3) и кручением на
5 оборотов (е = 7.3) под давлением 8 ГПа (4).
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исследования проведены в ОЭМ ЦКП ИФМ
УрО РАН.

СПИСОК ЛИТЕРАТУРЫ
1. Сагарадзе В.В., Уваров А.И. Упрочнение и свойства

аустенитных сталей. Екатеринбург: РИО УрО РАН,
2013. 720 с.

2. Сагарадзе В.В., Шабашов В.А., Юрчиков Е.Ю., Ка-
банова И.Г. Регулирование коэффициента линей-
ного расширения железо-никелевых инваров с
ГЦК-решеткой // ФММ. 1981. Т. 52. Вып. 6.
С. 1320–1323.

3. Вол А.Е. Строение и свойства двойных металличе-
ских систем. Т. 2. М.: Физматгиз, 1962. С. 782–820.

4. Хансен М., Андерко К. Структура двойных сплавов.
Т. 2. М.: ГНТИ черной и цветной металлургии,
1962. С. 722–729.

5. Сагарадзе В.В., Шабашов В.А. Причины активного
низкотемпературного перераспределения никеля
в железоникелевых сплавах // ФММ. 1984. Т. 57.
№ 6. С. 1166–1171.

6. Chamberod A., Laugier J., Penisson J.M. Electron irra-
diation effect on iron-nickel invar alloys // J. Magn.
Mater. 1979. V. 10. № 2–3. P. 139–144.

7. Алиев С.С., Грузин П.Л., Meньшиков A.3., Могут-
нов Б.М., Радионов Ю.Л., Шапошников Н.Г. Низ-
котемпературные фазовые превращения в желе-
зоникелевых сплавах при облучении электрона-
ми // Металлофизика. 1985. Т. 7. № 5. С. 80–86.

8. Мулюков Р.Р., Шарипов И.З., Букреева К.А., Битку-
лов И.Х. Кинетика изменения намагниченности на-
сыщения при отжигах инварного сплава Fe–36Ni,
подвергнутого интенсивной пластической деформа-
ции // ФММ. 2010. Т. 109. № 4. С. 253–256.

9. Мулюков Р.Р., Биткулов И.Х., Шарипов И.З. Влия-
ние деформационного наноструктурирования и
последующих отжигов на эволюцию фазового со-
става инвара Fe–36Ni // Письма о материалах.
2014. Т. 4. № 1. С. 11–14.

10. Cагарадзе В.В., Катаева Н.В., Завалишин В.А.,
Литвинов А.В., Клюкина М.Ф. Ферритный распад в

инварном сплаве Fe–36Ni–3Cr // ФММ. 2019.
Т. 120. № 10. С. 1043–1049.

11. Сидоров С.К., Дорошенко А.В. О магнитной струк-
туре сплавов Ni–Fe, имеющих гранецентрирован-
ную кубическую решетку // ФММ. 1965. Т. 19. № 5.
С. 786–788.

12. Меньшиков А.З., Юрчиков Е.Е. Эффект Мессбауэра
в ГЦК железо-никелевых сплавах // ЖЭТФ. 1971.
Т. 63. № 1. С. 190–198.

13. Меньшиков А.З., Юрчиков Е.Е. Температура Кюри
железо-никелевых сплавов с ГЦК структурой //
Изв. АН СССР. Сер. физическая. 1972. Т. 36. № 7.
С. 1463–1467.

14. Ролов Б.Н. Размытые фазовые переходы. Рига: Зи-
натне, 1972. 311 с.

15. Шабашов В.A., Сагарадзе В.В., Морозов С.В., Вол-
ков Г.А. Мессбауэровское исследование кинетики
деформационного растворения интерметаллидов в
аустените Fe–Ni–Ti // Металлофизика. 1990. Т. 12.
№ 4. С. 107–114.

16. Sagaradze V.V., Shabashov V.A., Kataeva N.V., Kozlov K.A.,
Kuznetsov A.R., Litvinov A.V. Anomalous diffusion pro-
cesses “dissolution-precipitation” of γ'-phase Ni3Al in
Fe–Ni–Al alloy during low-temperature deformation //
Mater. Letters. 2016. V. 172. P. 207–210.

17. Sagaradze V.V., Kataeva N.V., Zavalishin V.A., Kozlov K.A.,
Makarov V.V., Kuznetsov A.R., Rogozhkin S.V., Ustyu-
gov Yu.M. Formation of low-temperature deformation-
induced segregations of nickel in Fe–Ni-based austen-
itic alloys // Philosophical Magazine. 2020. V. 100.
P. 1868–1879.

18. Okamoto P.R., Rehn L.E. Radiation induced segrega-
tion in binary and ternary alloys // J. Nucl. Mater. 1979.
V. 83. P. 2–23.

19. Toyama T., Nozawa Y., Van Renterghem W., Matsukawa Y.,
Hatakeyama M., Nagai Y., Al Mazouzi A., Van Dyck S.
Grain boundary segregation in neutron-irradiated 304
stainless steel studied by atom probe tomography //
J. Nucl. Mater. 2012. V. 425. № 1–3. P. 71–75.

20. Watanabe S., Sakaguchi N., Hashimoto N. Radiation-
induced segregation accompanied by grain boundary
migration in austenitic stainless steel // J. Nucl. Mater.
1996. V. 232. P. 113–118.



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ, 2021, том 122, № 10, с. 1049–1053

1049

ЗЕРНОГРАНИЧНАЯ ДИФФУЗИЯ 57Co 
В УЛЬТРАМЕЛКОЗЕРНИСТОМ НИКЕЛЕ, ПОЛУЧЕННОМ 

ИНТЕНСИВНОЙ ПЛАСТИЧЕСКОЙ ДЕФОРМАЦИЕЙ
© 2021 г.   Е. В. Осинникова, С. А. Мурзиноваа, А. Ю. Истоминаа, 

В. В. Попова, *, А. В. Столбовскийа, Р. М. Фалахутдинова

аИнститут физики металлов им. М.Н. Михеева УрО РАН, ул. С. Ковалевской, 18, Екатеринбург, 620108 Россия
*e-mail: vpopov@imp.uran.ru

Поступила в редакцию 08.05.2021 г.
После доработки 11.06.2021 г.

Принята к публикации 15.06.2021 г.

Методом послойного радиометрического анализа определены значения коэффициента зерногра-
ничной диффузии кобальта в ультрамелкозернистом никеле, полученном интенсивной пластиче-
ской деформацией методом кручения под высоким давлением. Показано, что в данном случае зер-
нограничная диффузия протекает значительно быстрее, чем в крупнозернистом никеле с границами зе-
рен рекристаллизационного происхождения, что объясняется формированием “неравновесных”
границ зерен в процессе интенсивной пластической деформации, которые являются путями сверх-
быстрой диффузии. Показано, что при нагреве в границах зерен, сформировавшихся при интенсив-
ной пластической деформации, протекают процессы возврата, вследствие чего их свойства прибли-
жаются к свойствам высокоугловых границ зерен общего типа.

Ключевые слова: никель, кобальт, границы зерен, зернограничная диффузия, ультрамелкозернистые
материалы, интенсивная пластическая деформация
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ВВЕДЕНИЕ
Процессы, протекающие на границах зерен

(ГЗ), в том числе зернограничная диффузия, игра-
ют важную роль в механике и физике материалов,
особенно в ультрамелкозернистых (УМЗ) материа-
лах [1]. Интенсивная пластическая деформация
(ИПД) является одним из основных способов по-
лучения УМЗ-структуры, и в последние годы она
использовалась для получения такой структуры в
различных материалах [2–7].

Многие привлекательные свойства УМЗ-ма-
териалов, приготовленных различными метода-
ми интенсивной пластической деформации, бы-
ли объяснены как результат особого состояния
интерфейсов [8, 9].

В ряде исследований было показано, что в ме-
таллах и сплавах, обработанных ИПД, формиру-
ются так называемые “неравновесные” ГЗ, струк-
тура и свойства которых значительно отличаются
от свойств высокоугловых ГЗ общего типа [9–12].
В частности, было продемонстрировано, что такие
границы являются путями сверхбыстрой диффу-
зии [13–15]. Однако из-за трудоемкости исследо-
ваний зернограничной диффузии таких работ на
сегодняшний день относительно немного, что не

позволяет сделать однозначных количественных
выводов о том, насколько диффузионные свой-
ства неравновесных ГЗ в материалах, полученных
ИПД, отличаются от свойств высокоугловых ГЗ
общего типа. Следует оговориться, что термин
“неравновесные” применительно к ГЗ не очень
удачен, поскольку любые ГЗ являются неравно-
весными дефектами структуры, и в последние го-
ды в некоторых исследованиях предлагается на-
зывать такие границы зерен деформационно-мо-
дифицированными [13].

Цель настоящей работы – исследование зер-
нограничной диффузии Со в ультрамелкозерни-
стом Ni, подвергнутом ИПД методом кручения
под высоким давлением (КВД), и сравнение по-
лученных данных с результатами исследования
зернограничной диффузии Co в крупнокристал-
лическом Ni с ГЗ рекристаллизационного проис-
хождения [16].

МАТЕРИАЛ 
И МЕТОДИКА ИССЛЕДОВАНИЯ

Исходным материалом был крупнозернистый
Ni номинальной чистоты 99.6%. Для деформиро-
вания методом КВД цилиндрические прутки диа-

УДК 669.24:620.186.8

СТРУКТУРА,
ФАЗОВЫЕ ПРЕВРАЩЕНИЯ И ДИФФУЗИЯ
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метром 10 мм нарезали на тонкие диски толщи-
ной 1.5 мм. Деформирование проводили в нако-
вальнях Бриджмена при комнатной температуре,
на 5 оборотов при давлении 6 ГПа, с угловой ско-
ростью 0.3 об./мин. Истинную деформацию, e,
рассчитывали по формуле:

(1)

где ϕ – угол скручивания в радианах, R – рассто-
яние от оси вращения (мм). h0 и hk – толщина об-
разца до и после деформации (мм). Рассчитанная
таким образом деформация на середине радиуса
образца составила e = 4.75.

Структуру изучали в просвечивающем элек-
тронном микроскопе JEM-200CX. Эти исследо-
вания показали, что после деформации образцы
имели однородную по радиусу структуру. Средний
размер кристаллитов составлял ~110 нм. Микрофо-
тография структуры и распределение зерен по раз-
мерам в деформированном состоянии приведены
на рис. 1.

1 22
0

k k

ln 1 ln ,hRe
h h

  ϕ= + +  
   

С целью изучения термической стабильности
полученной структуры образцы после КВД под-
вергали отжигу при температурах 100–500°С в
течение 2 ч с последующим электронно-микро-
скопическим исследованием их структуры. Эти
исследования показали, что вплоть до 300°С
структура стабильна и размер зерен практически
не меняется по сравнению с размером после де-
формации. При более высоких температурах на-
блюдается интенсивный рост зерен и происхо-
дит рекристаллизация.

Для проведения диффузионных исследований
образцы после деформации готовили следующим
образом. Одну поверхность образцов шлифовали,
а затем полировали до зеркального качества. По-
сле этого образцы подвергали электрополировке
в растворе хромового ангидрида в ортофосфор-
ной кислоте для снятия поверхностного слоя тол-
щиной ~0.1 мм, поскольку в нем могли возникнуть
дополнительные микронапряжения при шлифовке
и последующей полировке, а также могли попасть
частицы образива.

Радионуклид 57Co в количестве ~1 МБк был
нанесен на одну из поверхностей образцов пло-
щадью ~1 см2 методом электролитического оса-
ждения. Затем образцы подвергали отжигу в ваку-
уме 10–9 Па в сверхвысоковакуумной печи Varian
в интервале температур 120–300°C. Нижняя гра-
ница температурного интервала исследования
была выбрана, исходя из возможностей имеюще-
гося оборудования получить надежное распределе-
ние концентрации Co, поскольку при более низких
температурах сделать этого не удалось. Верхняя
граница температурного интервала была выбра-
на, чтобы исключить возможность миграции ГЗ.
Температуры и длительности отжигов приведены
в табл. 1.

Концентрационные профили измеряли путем
параллельного снятия слоев с помощью электроли-
тической полировки. Для снятия слоев методом
электрополировки использовали водный раствор
следующего состава: сульфамат никеля(II) тет-
рагидрат (Ni(SO3NH2)2⋅4H2O) 400 г/л; борная
кислота (H3BO3) 30 г/л; додецилсульфат натрия
(C12H25SO4Na) 0.1 г/л. Образцы взвешивали до и
после электрополировки на высокоточных анали-
тических весах ВЛ-120М с точностью 10–5 г. Раз-
ницу в массе до и после электрополировки ис-
пользовали для расчета толщины слоев. Остаточ-
ную активность на образце измеряли по γ-линии
122 кэВ при помощи цифрового гамма-спектро-
метра со сцинтилляционным NaI(Tl) детектором.
Слоевую активность вычисляли по интегрально-
му остатку по методу Грузина [17].

Рис. 1. Микроструктура (а) и распределение зерен по
размерам (б) в Ni, продеформированном КВД на 5 обо-
ротов.
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РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
В работе проведены исследования в условиях

реализации режима С, когда диффузия протекает
только по границам зерен.

Реализация того или иного кинетического ре-
жима определяется значением параметра α, кото-
рый в случае примесной зернограничной диффу-
зии равен [18]

(2)

где s – коэффициент сегрегации; δ – диффузион-
ная ширина границы зерна; DV – коэффициент
объемной диффузии; t – время.

Согласно [18], режим С реализуется при усло-
вии α > 10.

При оценке параметра α мы полагали коэффи-
циент сегрегации s равным единице, как это было
показано в работе [16] на основании результатов ис-
следований зернограничной диффузии Co в круп-
нокристаллическом Ni с границами зерен рекри-
сталлизационного происхождения.

В работах [19, 20] продемонстрировано, что
диффузионная ширина границы зерна в никеле
независимо от его чистоты близка к 0.5 нм. Исхо-
дя из этого, мы также полагали, что диффузион-
ная ширина границы зерна, δ, равна 0.5 нм.

Коэффициент объемной диффузии Co в Ni,
необходимый для дальнейших расчетов, был взят
из работы [21]:

(3)

Рассчитанные значения параметра α приведе-
ны в табл. 1. Видно, что для всех использовавших-
ся режимов диффузионного отжига соблюдается
условие режима С (α > 10).

Примеры измеренных концентрационных
профилей представлены на рис. 2 как функция
квадрата глубины проникновения. Видно, что
после резкого приповерхностного уменьшения

( )1 2 ,
2 V

s
D t

δα =

м с
4 2 1285100

2.77 10 exp , .VD
RT

− − = × − 
 

концентрации радиоизотопа профили следуют
гауссовскому решению уравнения диффузии.

Коэффициент зернограничной диффузии Co в
Ni рассчитывали на основании концентрацион-
ных профилей, используя следующее выражение
для распределения концентрации в режиме С для
мгновенного источника [18]:

(4)

где  относительная слоевая концентрация; y –
пространственная координата; Dgb – коэффици-
ент зернограничной диффузии; t – время диффу-
зионного отжига.

Коэффициенты зернограничной диффузии, Dgb,
были рассчитаны по наклонам концентрацион-
ных профилей как

(5)

Рассчитанные значения коэффициентов зер-
нограничной диффузии Co в УМЗ-никеле приве-
дены в табл. 1. На рис. 3 представлены определен-
ные значения коэффициента зернограничной диф-
фузии в УМЗ-Ni в сравнении с коэффициентом
зернограничной диффузии в крупнозернистом
никеле с высокоугловыми границами зерен об-
щего типа.

Видно, что коэффициент зернограничной
диффузии в УМЗ-Ni, полученном интенсивной
пластической деформацией, на насколько поряд-
ков превышает коэффициент зернограничной
диффузии в крупнозернистом Ni.

По-видимому, это связано с образованием
при ИПД деформационно-модифицированных
ГЗ, которые являются путями сверхбыстрой
диффузии. Подобный эффект наблюдался для
ряда металлов, подвергнутых ИПД [14, 15, 22].

Обращает на себя внимание отсутствие аррениу-
совской зависимости коэффициента зерногранич-
ной диффузии Co в УМЗ-Ni, т. е. отсутствие линей-

2

gb

exp ,
4

yC
D t

 
∝ − 

 

С

м с

1
2 1

gb 2

ln1 , .
4

C
D

t y

−
−∂ = − ∂ 

Таблица 1. Экспериментальные параметры и значения коэффициента зернограничной диффузии Co в Ni

Т, °С t, 103 c  мкм α Dgb

120 172.8 7.81 × 10–13 3.2 × 108 8.41 × 10–18

145 172.8 1.06 × 10–11 2.36 × 107 1.17 × 10–16

150 172.8 1.72 × 10–11 1.45 × 107 2.02 × 10–16

170 172.8 1.07 × 10–10 2.33 × 107 6.63 × 10–16

200 86.4 8.85 × 10–10 2.83 × 105 1.02 × 10–15

220 36.0 2.48 × 10–9 1.01 × 105 3.77 × 10–16

250 36.0 1.83 × 10–8 1.37 × 104 1.41 × 10–16

300 36.0 3.19 × 10–7 783.19 1.06 × 10–16

, VD t
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ной зависимости логарифма коэффициента диффу-
зии от обратной абсолютной температуры. Это не
позволяет оценить энергию активации диффузии.

С повышением температуры скорость увели-
чения коэффициента зернограничной диффузии
замедляется, а выше 200°С повышение темпера-
туры приводит даже к снижению коэффициента
зернограничной диффузии. По мере повышения
температуры коэффициент зернограничной диф-
фузии Co в УМЗ-Ni приближается к значению ко-
эффициента зернограничной диффузии в крупно-
зернистом Ni с высокоугловыми ГЗ общего типа.
По-видимому, это обусловлено протеканием про-
цессов возврата в неравновесных ГЗ, вследствие че-
го их свойства приближаются к свойствам высо-
коугловых ГЗ общего типа.

Аналогичный эффект наблюдался при исследо-
вании самодиффузии в Ni, полученном ИПД мето-
дом равноканального углового прессования [23].
При отжигах выше 400 К наблюдалось отклонение
температурной зависимости коэффициента зер-
нограничной самодиффузии от закона Аррениуса

Рис. 2. Профили проникновения для диффузии Co в УМЗ–Ni для температур диффузионного отжига 150 (а), 200 (б),
250 (в) и 300°С (г). Маркеры – результаты измерений, линия – линейная аппроксимация согласно уравнению (4).
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Рис. 3. Измеренные коэффициенты зернограничной
диффузии Со в УМЗ-Ni (маркеры) в сравнении с ко-
эффициентом зернограничной диффузии по высоко-
угловым границам общего типа в крупнозернистом
Ni [—] (линия).
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и приближение его значений к значениям коэф-
фициента зернограничной диффузии в крупно-
зернистом Ni с высокоугловыми ГЗ общего типа.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Методом послойного радиометрического анали-

за с использованием радиоизотопа 57Со исследова-
на зернограничная диффузия Со в ультрамелкозер-
нистом Ni, полученном интенсивной пластической
деформацией методом кручения под высоким
давлением.

Обнаружено, что значения коэффициента зер-
нограничной диффузии в УМЗ-Ni на несколько
порядков больше значений коэффициента зерно-
граничной диффузии Co в крупнозернистом Ni с
высокоугловыми ГЗ общего типа. По-видимому,
это обусловлено формированием деформацион-
но-модифицированных ГЗ при интенсивной пла-
стической деформации. Такие ГЗ являются путя-
ми сверхбыстрой диффузии.

С повышением температуры величина коэф-
фициента зернограничной диффузии в УМЗ-Ni
приближается к значениям коэффициента зерно-
граничной диффузии Co в крупнозернистом Ni с
высокоугловыми ГЗ общего типа. Это объясняет-
ся протеканием процессов возврата в неравновес-
ных ГЗ, вследствие чего их свойства приближа-
ются к свойствам высокоугловых ГЗ общего типа.

Работа выполнена в рамках государственного за-
дания МИНОБРНАУКИ России (тема “Функция”
номер госрегистрации АААА-А19-119012990095-0)
при частичной финансовой поддержке РФФИ в
рамках научного проекта № 20-32-90100.
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Исследовано влияние предварительной деформационно-термической обработки в виде всесторон-
ней ковки в условиях кратковременной высокотемпературной ползучести на микроструктуру и ме-
ханические свойства композиционного материала на основе высокопрочного алюминиевого спла-
ва системы Al–Cu–Mg–Zn (Al7075), упрочненного частицами SiC (10 мас. %). Экспериментально
установлен наиболее эффективный режим кратковременной высокотемпературной ползучести.
Определено, что при нагреве выше 500°С возникает лавинообразный рост значений скорости отно-
сительной деформации. Это обусловлено локальным появление жидкой фазы на границах между
игольчатыми частицами S-фазы и твердым раствором на основе Al в матрице композита по эвтек-
тическому превращению α-Al + S(Al2CuMg) → L. После деформационно-термической обработки
произошло перераспределение армирующих частиц SiC, структура композита преобразовалась из яче-
истой в равномерную. При этом выровнялись микромеханические свойства по объему композита. Уве-
личилось максимальное значение сопротивления деформации при испытании на осевое сжатие.

Ключевые слова: алюмоматричный композит, частицы SiC, всесторонняя ковка, кратковременная
высокотемпературная ползучесть, микроструктура, миромеханические свойства
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ВВЕДЕНИЕ
Алюмоматричные композитные материалы,

дискретно армированные карбидом кремния,
применяют в транспортном машиностроении,
авиакосмической технике и других областях бла-
годаря высоким показателям удельной прочно-
сти, износостойкости, теплопроводности [1–5].
При этом алюмоматричные композитные мате-
риалы, изготовленные методом порошковой ме-
таллургии, как правило, имеют неоднородную,
ячеистую, крупнозернистую структуру с наличи-
ем микронесплошностей [6]. Для улучшения их
структуры применяют предварительную обработ-
ку посредством интенсивной пластической де-
формации при высокой температуре. При ис-
пользовании только термообработки принципи-
ально не меняется структура материала и не
улучшается деформируемость [7]. Часто приме-
няют горячее выдавливание, после которого ма-
териал уже может иметь мелкозеренную структу-
ру, что показано в работе Курбаткиной и др. [8].
При этом частицы карбида кремния наблюдают-

ся как на границах, так и в объеме зерен. Однако
для каждого конкретного материала оптималь-
ный режим предварительной деформационно-
термической обработки характеризуется специ-
фическими условиями, и оказывает существен-
ное влияние на комплекс механических свойств.
Так, композит Al8009/15SiCp (p – означает “parti-
cles”, т.е. армирующая фаза используется в виде
частиц карбид кремния) изготовленный по по-
рошковой технологии, в исследовании Čadek J. и
др. [9, 10], после консолидации и выдавливания
при 557°С оказался значительно устойчивее к
ползучести, чем такой же материал в исследова-
нии Ma Z.Y. и Tjong S.C. [11], полученный прес-
сованием при 450°С с последующим выдавлива-
нием с коэффициентом вытяжки 20 при 460°С.

Отметим, что предварительная обработка не
ограничена горячим выдавливанием, при котором
происходит существенное уменьшение поперечно-
го сечения заготовки. Более предпочтительным, по
сравнению с выдавливанием, на наш взгляд, яв-
ляется процесс всесторонней ковки. Это эффек-
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тивный способ деформационно-термической обра-
ботки, приводящей к формированию однородной
микроструктуры с использованием относительно
дешевого деформирующего инструмента и способ-
ствующей повышению эксплуатационных свойств
изделия/полуфабриката. Процесс эффективно мо-
жет применяться как для алюминиевых сплавов
[12, 13], так и для алюмоматричных композитов.
Например, Božić D. и др. в своей работе [14] полу-
чили параметры оптимальной области деформа-
ции алюмоматричного композитного материала
Al6061/20SiCp, изготовленного по технологии
“литье под давлением” (squeeze-cast). При 485°С
и скорости деформации 0.16 с–1 проведена термо-
деформационная обработка, включающая одно-
осную осадку и кантовку, после которой было от-
мечено улучшение микроструктуры и механи-
ческих свойства композитов. В процессе такой
обработки происходило затекание расплава в
микропоры между частицами наполнителя SiC и
снижение пористости. Более того, режим ковки
дает возможность при завершающих кантовках
уже получить заготовку, приближенную по форме
к готовой детали. Последнее обстоятельство важ-
но, поскольку при производстве готовых деталей
из таких материалов необходимо минимизиро-
вать финишную обработку, при которой проис-
ходит быстрый износ режущего инструмента.

Однако стоит учитывать, что для эффективно-
го протекания процесса всесторонней ковки не-
обходимо обеспечивать достаточную степень де-
формации материала без разрушения. Известно,
что горячее деформирование с низкой скоро-
стью деформирования, в условиях мягкого на-
гружения, может благоприятно влить на формо-
изменение материалов склонных к хрупкому раз-
рушению. Например, в работах [15, 16] описан
механизм многоступенчатой термодеформаци-
онной обработки, при котором поэтапно дости-
гается высокая степень деформации. Авторы,
применив термоциклирование за 150 циклов (на-
грев от 100 до 450°С за 200 с и принудительное
охлаждение конвекцией за то же время) под дав-
лением 6 Мпа, достигли значения относительно-
го удлинения 325%, при этом средняя скорость
деформации составила 2.5 × 10–6 с–1. Однако та-
кой процесс достаточно сложный. На наш взгляд,
проще проводить обработку в условиях высоко-
температурной ползучести [17]. В зарубежной ли-
тературе такой процесс называется сreep age form-
ing (CAF) [18]. В литературе широко представлены
исследования на ползучесть композиционных ма-
териалов на основе деформируемых алюминиевых
сплавов систем: Al–Mg–Cu (за рубежом – Al2124),
Al–Mg–Si (Al6061), Al–Fe–V–Si (Al8009). В то-
же время исследования материалов на основе
высокопрочных алюминиевых сплавов систе-
мы Al–Cu–Mg–Zn (7000 серии) ограничены, в
основном, результатами стандартных испытаний

на растяжение при разных температурах [19–21]. Но
наибольший интерес, с точки зрения практического
применения, представляет кратковременная ползу-
честь. К сожалению, изучению деформируемости
алюмоматричных композитов в условиях кратко-
временной высокотемпературной ползучести в ли-
тературе уделяется крайне мало внимания [22].

Из вышесказанного можно сделать вывод, что
актуальной задачей является разработка способов
получения заготовок из алюмоматричных компо-
зитов на основе высокопрочных алюминиевых
сплавов, обладающих мелкозернистой структу-
рой с равномерно распределенными по объему
частицами. Поэтому была поставлена цель рабо-
ты – оценить влияние всесторонней ковки в ре-
жиме кратковременной высокотемпературной
ползучести на изменения микроструктуры и ме-
ханических свойств алюмоматричного компози-
ционного материала на основе высокопрочного
алюминиевого сплава системы Al–Cu–Mg–Zn
(Al7075), упрочненного частицами SiC.

МАТЕРИАЛ 
И МЕТОДИКА ИССЛЕДОВАНИЯ

Исследован алюмоматричный композицион-
ный материал, изготовленный по порошковой
технологии из гранулированного высокопрочно-
го алюминиевого сплава 7075 и порошка карбида
кремния SiC в количестве 10 мас. %. Гранулиро-
ванный высокопрочный алюминиевый сплав си-
стемы Al–Zn–Mg–Cu имеет следующий химиче-
ский состав, в мас. %: 5–7 Zn, 1.8–2.8 Mg, 1.4–2 Cu,
до 0.5 Fe, до 0.5 Si, 0.2–0.6 Mn, 0.1–0.25 Сr, до 0.05 Ni
до 0.05 Ti.

Поскольку на каждом проходе всесторонней
ковки образцы из композита должны подвергать-
ся высокой степени деформации без разрушения
использовали режим кратковременной ползуче-
сти и предварительно определяли его наиболее
эффективные параметры. При выборе эффектив-
ного режима кратковременной высокотемпера-
турной ползучести опирались на результаты ис-
следования, проведенного в работе [23], из кото-
рой следует, что при начальном давлении 5 МПа
на образец (с размерами 3 мм в диаметре и 3 мм в
высоту) наиболее эффективный режим дефор-
мации реализуется при нагреве до температуры
540–560°С. При этом деформация протекает за
80 мин и более, в зависимости от скорости нагре-
ва. Поэтому для исследования был выбран нагрев
именно до этого интервала температур. Для сокра-
щения времени протекания процесса пробовали
более высокие значения начального давления.

Определение эффективных параметров режи-
ма кратковременной ползучести проводили на
цилиндрических образцах из Al7075/10SiC при
начальных давлениях на образец 5, 8, 10 и 15 МПа
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на испытательной сервогидравлической установ-
ке INSTRON 8801 с нагревательной печью, имею-
щейся в комплекте. При испытании каждый об-
разец помещался в холодную печь и нагревался до
фиксированной температуры. Детальный режим
нагрева при испытаниях представлен на рис. 1.
При этом за все время нагрева на образец дей-
ствовало давление, которое задавалось усилием на
плунжер испытательной установки. Усилие, задава-
емое на плунжер, не менялось, поэтому по мере де-
формации происходило увеличение площади кон-
такта образца с инструментом, что приводило к
уменьшению давления на образец. Во время ис-
пытаний отслеживали перемещение плунжера,
время и температуру образца. После обработки

данных рассчитывали скорость относительной
деформации по формуле:

(1)
где Δε = εi + 1 – εi – относительная деформация за
промежуток времени Δt = ti + 1 – ti, при этом εi =
= (h0 – hi)/h0, εi + 1 = (h0 – hi + 1)/h0.

После того, как были определены наиболее
эффективные параметры режима кратковремен-
ной ползучести, они были использованы при об-
работке методом всесторонней ковки. Образец
подвергали деформации в 3 прохода. В каждом
проходе нагрев начинался в холодной печи и про-
должался до 550°С, начальное давление на обра-
зец составляло 8 МПа. На рис. 2 приведена схема
всесторонней ковки по проходам и фотография
полученных образцов для испытаний механиче-
ских свойств. В соответствии с принятой прямо-
угольной системой координат, деформация образца
по проходам осуществлялась по осям 3 → 1 → 2. По-
скольку при деформации использовали плоские
бойки, то для устойчивости образцов, а также ис-
следования микроструктуры после каждого прохо-
да отрезали часть образца. Кантовку образца осу-
ществляли на 90°, для последующей деформации в
направлении перпендикулярном к плоскости реза.

Для образца после всесторонней ковки исследо-
вана микроструктура с использованием оптического
микроскопа NEOPHOT-21 и сканирующего элек-
тронного микроскопа Tescan Vega II XMU, а также
проведен микрорентгеноспектральный анализ с ис-
пользованием рентгеновского энергодисперсион-
ного микроанализатора INCA ENERGY 450.

Из заготовки после трех проходов изготовлены
цилиндрические образцы для оценки механиче-
ских свойств на сжатие при температурах 20 и

/ ,tξ = Δε Δ

Рис. 1. Режимы нагрева образцов.
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Рис. 2. Схема всесторонней ковки образца из алюмоматричного композитного материала Al7075/10SiCp по проходам
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ческих образцов для оценки механических свойств после трех проходов.
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‒50°С. Поверхность разрушения исследовали на
сканирующем электронном микроскопе Tescan
Vega II XMU. Микромеханические характеристи-
ки композита после всесторонней ковки опреде-
ляли на инструментированном микротвердомере
FISHERSCOPE 2000xym с системой кинетиче-
ского микроиндентирования. Определяли мик-
ротвердость и приведенный модуль упругости
(Е), из которого рассчитывали нормальный мо-
дуль упругости (Еупр) по формуле:

(2)

где μ – коэффициент Пуассона (в данной работе
принят μ = 0.34 [24]). Нагрузки на индентор со-
ставляли от 0.05 до 1.96 Н.

Кроме того, были определены полная работа
вдавливания индентора (А), работа сил релакса-
ции (Арел) и остаточного формоизменения (Ао.ф).
(рис. 3). Условный показатель запаса пластично-
сти (ϕ) оценивали по формуле:

(3)

Ползучесть при вдавливании (indentation
creep) [24] рассчитывали по формуле

(4)

где СIT – ползучесть, характеризующая способ-
ность материала к формоизменению при посто-
янно действующей нагрузке; h1 – глубина внедре-
ния индентора, соответствующая начальной точке
горизонтального участка на кривой нагружения
(рис. 3); h2 – глубина внедрения индентора, соот-
ветствующая конечной точке кривой. Время вы-
держки при максимальной нагрузке – 20 с.

2
упр (1 ),E E= − μ

о.ф 100%.
A

A
ϕ = ×

2 1

1

100%,IT
h hC

h
−= ×

РЕЗУЛЬТАТЫ ИССЛЕДОВАНИЙ 
И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ

В структуре композита после спекания части-
цы карбида кремния SiC сосредоточены по гра-
ницам гранул алюминиевого сплава (рис. 4). Гра-
нулы матрицы, в свою очередь, имеют зеренную
структуру, характерную для сплава Al7075. По
границам зерен расположены частицы S-фазы
(Al2CuMg) игольчатой формы, как показано в ра-
боте [24]. Как и в сплаве Al7075, в матрице иссле-
дованного композита очевидно присутствуют ча-
стицы η-фазы MgZn2 и T-фазы Mg3Zn3Al2 разме-
рами 20–50 нм.

Такое строение композита не обеспечивает его
прочность. Скопление частиц карбида кремния
приводит к образованию микропустот между тремя
и более соседними частицами SiC. Также отсутству-
ет прочная связь на интерфейсе “SiC–SiC”. В ходе
испытаний на сжатие образцов из спеченного ком-
позита с исходной структурой, разрушение проис-
ходит путем скалывания по скоплениям частиц SiC
(рис. 4б). Очевидно, что для повышения прочности

Рис. 3. Кривая индентирования: Р – нагрузка на ин-
дентор; h – глубина внедрения индентора; Ао.ф – ра-
бота сил остаточного формоизменения; Арел – работа
сил релаксации; горизонтальный участок кривой от
h1 до h2 – участок ползучести.
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Рис. 4. Исходная микроструктура (a) композита после
спекания (светлые частицы – S-фаза, гранула алюми-
ниевого сплава – М) и поверхность разрушения (б)
после испытаний на сжатие при 20°С.
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композита необходимо разбить скопления армиру-
ющих частиц, получить их равномерное распреде-
ление в алюминиевой матрице. При этом желатель-
но создать условия не только для адгезионного, но и
для диффузионного взаимодействия армирующих
частиц с матрицей. В этом случае прочная связь
на интерфейсах “матрица–SiC” обеспечит высо-
кую прочность композита. Диффузионное взаи-
модействие между матрицей и частицами наполни-
теля возможны только при повышенных темпера-
турах [25, 26]. Именно поэтому для разбиения
скоплений армирующих частиц проведено иссле-
дование возможности применения всесторонней
ковки при повышенной температуре.

В ходе определения эффективных параметров
режима кратковременной ползучести были полу-
чены следующие результаты. При испытании об-
разца с нагревом до температуры 550°С и начальном
давлении 5 МПа деформирование происходило в
течении 129 мин, при этом наблюдали образование
трещин на боковой поверхности (рис. 5а), а отно-
сительная деформация ε достигла значения 0.64.
Небольшая корректировка режима нагрева и уве-
личение давления с 5 до 8 МПа позволили сокра-
тить время протекания процесса деформации (до
ε = 0.54) практически в 2 раза, со 114 до 54 мин.

При начальном давлении 15 МПа и нагреве до
температуры 520°С относительная деформация ε
составляла 0.54 за 46 мин, однако при этом про-
изошло образование дефекта (рис. 5г). Наиболее
благоприятными условиями для деформации без

разрушения в условиях кратковременной ползу-
чести были режимы при давлении на образец
8 МПа и нагреве за 54 мин до температуры 544°С
(рис. 5б) и при давлении 10 МПа и нагреве за
50 мин до 537°С (рис. 5в). Относительная дефор-
мация ε при этом составила 0.54 и 0.56 соответ-
ственно. Режим обработки методом всесторонней
ковки с начальным давлением 5 МПа в дальнейшем
не рассматривался ввиду более длительного проте-
кания процесса. Наиболее эффективным режимом
деформации для осуществления обработки компо-
зита методом всесторонней ковки в данном случае
был выбран режим при минимальном давлении,
т. е. 8 МПа, обеспечивающий формоизменение за
приемлемое время.

При начальном давлении на образец 8 МПа
деформация начинается после 40-ой минуты на-
грева, температура при этом достигла 485°С. Рез-
кое возрастание скорости деформации происхо-
дит через 45 мин при достижении температуры
516°С, при этом давление на образец снизилось
до 6.5 МПа, а деформация достигла 0.2. На рис. 6
показано, что максимальная скорость относи-
тельной деформации составила 0.0014–0.0016 c–1

при нагреве от 530 до 540°С. Затем следует паде-
ние скорости деформации до 0.0007–0.0008 c–1,
которое, скорее всего связано со снижением дав-
ления на образец до 5.4 МПа, и достижения де-
формации 0.38.

В случае одноосного сжатия при начальном
давлении на образец 10 МПа деформация начи-
нается после 35-ой минуты нагрева, когда темпе-
ратура достигла 469°С. На рис. 6 видно, что лави-
нообразный рост скорости деформации произошел
при достижении температуры 503°С, и сохранялся
до 522°С и относительной деформации 0.28. Мак-
симальные скорости относительной деформации

Рис. 5. Вид образцов из Al7075/10SiCp, сжатых при
начальных давлениях: (а) 5, (б) 8, (в) 10 и (г) 15 МПа в
режиме кратковременной ползучести.
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(в) (г)
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Рис. 6. Значения скорости относительной деформации
от достигнутой температуры в диапазоне 470–550°С.

0.0002
0.0004
0.0006
0.0008
0.0010
0.0012
0.0014
0.0016

490470
0

510 530 550
T, °C

ξ, c–1

8 МПа

10 МПа

15 МПа



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 122  № 10  2021

ВЛИЯНИЕ ВСЕСТОРОННЕЙ КОВКИ 1059

составляли 0.0012–0.0013 c–1 в диапазоне темпе-
ратуры нагрева от 522 до 531°С. После того как
давление на образец снизилось до 6.2 МПа, а де-
формация достигла значения 0.43 последовало
снижение скорости относительной деформации
до 0.0009 c–1.

При начальном давлении на образец 15 МПа
деформация зафиксирована на 30 минуте при до-
стижении температуры нагрева 407°С. Скачок ро-
ста скорости относительной деформации произо-
шел при достижении температуры 501°С и продол-
жался до температуры 511°С (рис. 6) и накоплении
относительной деформации до 0.27 (рис. 7). Затем в
диапазоне температуры нагрева от 511 до 517°С
установилась максимальная скорость относи-
тельной деформации, которая составляла 0.0015–
0.0016 c–1. После того как деформация достигла
значения 0.46 давление на образец снизилось до
8.9 МПа и скорость деформации резко упала до
0.0004 c–1. Вероятнее всего, образование дефек-
тов при данном начальном давлении связано с
тем, что не произошло образование достаточного
количества жидкой фазы, которое возникает в диа-
пазоне 530–540°С и часть деформации пошла по
скоплениям частиц наполнителя.

Во всех рассмотренных случаях, лавинообраз-
ный рост скорости относительной деформации
продолжается в среднем до накопления относи-
тельной деформации 0.2, далее следует деформа-
ция в среднем до 0.43 с максимальной скоростью
относительной деформации. Падение скорости
относительной деформации происходит при сни-
жении давления на образец до уровня в 61–67.5%
от начального давления.

При увеличении начального давления на обра-
зец с 8 до 10 МПа уменьшается время начала де-
формации на 5 мин (или на 12.5%). При этом де-
формация начинается при меньшей температуре,
с разницей в 16°С (или 3.2%). При меньшей тем-
пературе на 13°С (или 2.5%) начинается резкий
рост скорости деформации. Температурный ин-
тервал протекания формоизменения образца с
максимальными значениями скорости деформа-
ции ниже на 10°С (или на 1.9%). Однако сами
максимальные значения скорости относительной
деформации ниже на 0.0003 c–1 (или на 21.4%).
При увеличении начального давления на образец
с 8 до 15 МПа время начала деформации сокращает-
ся на 10 мин (или на 25%). Деформация при этом
начинается при меньшей на 78°С (или на 16%) тем-
пературе. Резкий рост скорости относительной де-
формации начинается на 10 мин (или на 21%) рань-
ше при меньшей на 15°С (или на 1.9%) температуре.
Температурный интервал протекания формоизме-
нения образца с максимальными значениями ско-
рости относительной деформации ниже на 23°С

(или на 2.4%), при этом сами значения скорости
относительной деформации выше на 0.0001 c–1

(или на 6.7%).
При обработке методом всесторонней ковки

образца в условиях кратковременной ползучести
относительная деформация ε составляла 0.54,
0.54 и 0.53, по I, II и III проходу соответственно.
На каждом проходе средняя за процесс скорость
деформации составляла 0.00017 c–1. Режим нагре-
ва образцов в интервале от 450 до 550°С немного
отличается. При этом общее время, по сравне-
нию с I проходом (54 мин) изменилось на 1 ми-
нуту во II проходе (53 мин) и на 2 мин в III про-
ходе (52 мин). Максимальные значения скорости
относительной деформации в каждом проходе
находилось в диапазоне 0.00145–0.00164 с–1.

На рис. 8а на разрезе образца показаны участ-
ки анализа микроструктуры композита в плоскости
1–2 (в соответствии с принятой на рис. 2 системой
координат), в той же плоскости, где изначально
располагался торец образца до деформации. Уста-
новлено, что частицы наполнителя SiC проника-
ют внутрь гранул алюминиевой матрицы, а
скопления частиц SiC разбиваются. В результа-
те формируется композит с равномерным распре-
делением частиц SiC (рис. 8б–8г). Каждая частица
SiC окружена металлической матрицей, т.е. присут-
ствуют только межфазные связи “матрица–SiC”.

При нагреве в алюминиевой матрице происхо-
дит эвтектическое превращение L ↔ α +
+ S(Al2CuMg). Оно локализуется по межфазным
границам частиц S-фазы и твердого раствора на
основе алюминия. Образование жидкой фазы в

Рис. 7. Значения скорости относительной деформа-
ции от относительной деформации при испытании
образцов в режиме кратковременной ползучести с
начальными давлениями 8, 10 и 15 МПа.
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данном композите подтверждается выполненны-
ми ранее в работе [24] калориметрическими иссле-
дованиями, показавшими наличие эндотермиче-
ского превращения в исследуемом композите при
температуре 534°С. Появление жидкой фазы можно
констатировать по образованию характерной ске-
летообразной структуры, которая наблюдается
после закалки от температур 530–540°С [26]. Дей-
ствующие при всесторонней ковке нагрузки подав-
ляют образование эвтектических структур. Косвен-
ным подтверждением локального оплавления яв-
ляются, во-первых, отсутствие трековых следов в
твердом растворе на основе алюминия, неизбеж-
но возникающих при перемещении частиц SiC,

во-вторых, заполнение микропустот между арми-
рующими частицами

Перераспределение частиц наполнителя по
объему композита привело к однородному рас-
пределению микромеханических свойств (рис. 9).
После спекания кривые нагружения, полученные
с разных участков поперечного шлифа, были сме-
щены друг относительно друга, как показано ра-
нее в работе [24]. А после всесторонней ковки,
кривые нагружения накладывались друг на друга,
что означает выравнивание микромеханических
свойств. Конкретные значения величин показа-
ны в табл. 1.

Рис. 8. Образец в разрезе (а) после III прохода (давление 8 МПа, температура 540°С) с обозначенными участками мик-
роанализа в плоскости 1–2, распределение частиц наполнителя по сечению образца: (б) участок D; (в) участок E;
(г) участок A.
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Из заготовки после трех проходов были изго-
товлены цилиндрические образцы для оценки
механических свойств на сжатие при температу-
рах 20 и –50°С. Образцы вырезаны из заготовки
таким образом, что их ось симметрии проходила
параллельно оси 2. Полученные зависимости со-
противления деформации σS от степени деформа-
ции εC при испытании по осевому сжатию образ-
цов, полученных после всесторонней ковки,
представлены на рис. 10. По сравнению с резуль-
татом по испытанию образца при 20°С в исход-
ном состоянии, образцы после всесторонней ков-
ки обладают повышенными механическими
свойствами. Так, испытание показало, что сте-
пень деформации до разрушения образца из мате-
риала в исходном состоянии (кривая 1) составила

0.28 при сопротивлении деформации 428 МПа.
Ступеньки на кривой обусловлены микросколами
по границам “SiC–SiC”. Максимальное значение
сопротивления деформации образца из материа-
ла после обработки (кривая 2) выросло на 32% и
составило 570 МПа, при этом значение степени
деформации до разрушения выросло на 40% и со-
ставило 0.38. В испытании при температуре –50°С
(кривая 3) максимальное значение сопротивления
деформации выросло до 650 МПа (выше на 52%),
но значение степени деформации до разрушения
уменьшилось до 0.24 (ниже на 14%). Приведен-
ные данные о сопротивлении деформации полу-
ченных образцов из композитного материала не
только дают представление, что после обработки
механические характеристики повышаются по

Рис. 9. Кривые микроиндентирования композита по-
сле всесторонней ковки при температуре 540°С и дав-
лении 8 МПа (III прохода); цифрами указаны участки
на поверхности шлифа, в которых проводили инден-
тирование, участки расположены на одной линии на
расстоянии 50 мкм друг от друга.

h, мкм

P, мН

10

20

30

40

50

0.5

1
2
3
4
5
6
7
8

0 1.0

Таблица 1. Микромеханические свойства композита при индентировании с нагрузкой 50 мН после всесторон-
ней ковки при 540°С (давление 8 МПа, III прохода)

№ 
отпечатка HV 0.05 hmax, мкм Е, 

ГПа
Еупр, ГПа ϕ, % CIT

1 226 0.94 76 67 78 0.05

2 252 0.89 88 78 79 0.14

3 213 0.95 88 78 82 0.14

4 208 0.96 88 78 83 0.21

5 224 0.94 80 71 81 0.10

6 220 0.94 84 74 80 0.09

7 221 0.94 85 75 80 0.11

8 217 0.96 71 63 81 0.11

Рис. 10. Зависимость сопротивления деформации от
степени деформации при испытании на сжатие ци-
линдрических образцов Al7075/10SiCp: 1 – при ком-
натной температуре в исходном состоянии, 2 – при
комнатной температуре после обработки, 3 – при –
50°С после обработки.
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сравнению с исходным состоянием, но и дают
возможность для сравнения с характеристиками
матричного сплава. Так, максимальное значение
сопротивления деформации образца из алюмо-
матричного композитного материала после обра-
ботки находится на уровне временного сопротив-
ления разрушению σв для сплава В95 (Al7075 яв-
ляется аналогом), приведенного в справочнике
по конструкционным материалам [27]. При отри-
цательных температурах, поведение композита
соответствует поведению матричного сплава. С
понижением температуры испытания сплав В95 в
закаленном и искусственно состаренном состоя-
нии имеет тенденцию к увеличению прочности с
понижением пластичности.

Всесторонняя ковка изменила вид излома при
испытании на сжатие: излом образца стал одно-
родным (рис. 11а), на микроуровне, соответству-
ющим вязкому разрушению с характерными мел-
кими ямками (рис. 11б). Частицы наполнителя не
оказывают никакого влияния на характер разру-
шения. Прочность композита увеличивается за
счет залечивания микропустот, а также диффузи-
онного взаимодействия матрицы и армирующих
частиц в условиях деформационно-термической
обработки. При температуре 540°С и выше про-
исходит диффузионное проникновение алюминия
в тонкий поверхностный слой частиц SiC. Микро-
рентгеноспектральный анализ показал, что в по-
верхностном слое частиц SiC толщиной 2 мкм со-
держится около 5 мас. % Al.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Показано положительное влияние деформа-

ционно-термической обработки методом все-
сторонней ковки в режиме высокотемператур-
ной кратковременной ползучести на структуру и
свойства композита Al7075/10SiCp. При нагреве
выше 500°С происходит локальное появление
жидкой фазы на межфазных границах по эвтекти-
ческому превращению α + S(Al2CuMg) ↔ L. При
этом возникает лавинообразный рост значений
скорости относительной деформации, который
продолжается в среднем до накопления относи-
тельной деформации 0.2. Деформация образцов
происходит с максимальной скоростью до дефор-
мации 0.46.

Интенсивная деформация композита проис-
ходит за счет передвижения частиц SiC в расплаве
и заполнения жидкой фазой микропустот между
армирующими частицами. Поскольку количество
жидкой фазы ограничено количеством S-фазы,
дальнейшая деформация происходит с меньшей
скоростью и определяется только свойствами
алюминиевой матрицы.

Эффективным режимом деформационно-тер-
мической обработки является 3 прохода, где осу-
ществляется осадка с кантовкой при нагреве за
54 мин до температуры 544°С с начальным давле-
нием 8 МПа на образец. В результате формирует-
ся композит с равномерным распределением ча-
стиц SiC, каждая из которых окружена металли-
ческой матрицей.

Равномерное распределение армирующих ча-
стиц обеспечивает выравнивание микромехани-
ческих свойств. Прочность композита при одно-
осном сжатии увеличивается. Разрушение проис-
ходит по вязкому механизму.

Представленный способ предварительной де-
формационно-термической обработки может

Рис. 11. Макро- (а) и микроизломы (б) образца после ис-
пытаний на сжатие при 20°С (образец после всесторон-
ней ковки при 540°С и давлении 8 МПа, III прохода).

(a)

(б)

1 мм

100 мкм
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быть применен совместно с операциями штам-
повки, что дает возможность при завершающих
кантовках получить заготовку, приближенную по
форме к готовой детали с высокими механиче-
скими характеристиками.

Работа выполнена в рамках программы
ФНИ государственных академий наук по темам
АААА-А18-118020790145-0. При проведении ис-
пытаний использовалось оборудование ЦКП
“Пластометрия” ИМАШ УрО РАН. Выражаем
благодарность в проведении экспериментов
к.т.н. А.С. Смирнову.
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Высокоцикловые усталостные испытания образцов титанового сплава Ti–10V–2Fe–3Al с поверх-
ностными дефектами – царапинами и выбоинами, проводили при различной амплитуде цикличе-
ских напряжений и различном размере дефектов. Для анализа морфологии усталостного разруше-
ния был использован метод растровой электронной микроскопии (РЭМ). Экспериментальные ре-
зультаты показали, что присутствие дефектов на поверхности образцов, таких как выбоина или
царапина, приводит к снижению усталостной долговечности сплава Ti–10V–2Fe–3Al, а ухудшение
сопротивления усталости материала напрямую связано с увеличением глубины дефекта. Места за-
рождения усталостных трещин были определены с помощью РЭМ-анализа, который локально про-
водили на краю выбоины и на дне царапины. Кроме того, модели прогнозирования сопротивления
усталости для случаев выбоины и царапины соответственно были предложены на основе эмпири-
ческой формулы Мураками, и прогнозируемые результаты новых моделей хорошо согласуются с
данными испытаний на усталость.

Ключевые слова: кривые S–N [прочностные характеристики от числа циклов до разрушения], выбоина
ударного происхождения, царапина, сопротивление усталости, титановый сплав Ti–10V–2Fe–3Al
DOI: 10.31857/S0015323021100077

ВВЕДЕНИЕ
Усталостное разрушение – это основной тип

разрушения конструкций, которые при эксплуа-
тации подвергаются циклическим нагрузкам.
Усталостное поведение металлических материалов
является постоянной темой обсуждения в научной
и технической литературе, поскольку оно в значи-
тельной степени связано с безопасностью техники
и экономичностью ее производства [1–3].

Усталостная долговечность конструкции не
только напрямую связана с такими факторами,
как материал, тип конструкции и спектр нагру-
зок, но и зависит от дефектов поверхности, таких
как выбоины и царапины, вызванных ударами
или царапанием посторонних предметов в про-
цессе производства или обслуживания. Эти де-
фекты, безусловно, приводят к снижению уста-
лостной долговечности конструкции [4, 5]. На-
пример, на динамические компоненты деталей
вертолета легко воздействовать инструментами в
процессе изготовления, что приводит к очевид-
ному снижению усталостной долговечности [6].

Посторонние предметы, такие как птицы или
мелкие твердые предметы, засасываемые в авиа-
ционный двигатель, могут повредить поверх-
ность лопасти двигателя и впоследствии снизить
срок службы лопасти двигателя [7–9]. Таким об-
разом, необходимо исследовать влияние выше-
упомянутых поверхностных дефектов на уста-
лостную долговечность металлических материа-
лов, чтобы избежать авиационных аварий и в
полной мере использовать остаточный ресурс по-
врежденных конструкций или деталей.

Проектирование с учетом усталостной долго-
вечности является важной технической работой в
авиационной промышленности и еще более важ-
ной и насущной задачей при проектировании ди-
намических компонентов вертолета [10]. В тече-
ние длительного времени для определения уста-
лостной долговечности основных конструкций
вертолета используется метод прогнозирования
безопасного срока службы, который основан на
идеальной ситуации, когда конструкция совер-
шенна [11]. Вместе с тем структурные сбои иногда
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происходят до истечения расчетного срока служ-
бы из-за наличия неожиданных дефектов или по-
вреждений, которые не учитываются в методе
прогнозирования безопасного срока службы. В
этом смысле данный метод в действительности не
является надежным для предотвращения незапла-
нированных аварийных ситуаций. Другой широко
используемой методикой расчета усталости явля-
ется определение устойчивости к повреждениям,
основанное на теории механики разрушения
[12‒14]. Этот метод предполагает, что начальные
небольшие трещиноподобные дефекты неизбежно
выходят из материала наружу, и время, когда не-
большая трещина вырастает до критической, опре-
деляется как усталостная долговечность кон-
струкции. Проверка состояния материала кон-
струкции в этом случае обычно назначается до
достижения момента прогнозируемого усталост-
ного разрушения. Метод устойчивости к повре-
ждениям в настоящее время широко использует-
ся при оценке усталости материала деталей само-
летов с неподвижным крылом, однако этот метод
неприменим в случаях, отвечающих динамиче-
ским компонентам деталей вертолета, где усталост-
ная трещина будет быстро расти после зарождения
под высокочастотной циклической нагрузкой, и
это приведет к необходимости установления до-
вольно коротких интервалов проверки или к слож-
ным процедурам проверки [15]. В 1989 г. была пред-
ложена более рациональная схема оценки устало-
сти деталей вертолета под названием метод допуска
по дефектам, которая постепенно была принята
гражданским вертолетным сообществом. Этот ме-
тод основан на предположении–допущении, что
дефекты возникают в опасной части динамиче-
ских компонентов деталей вертолета. Впервые
метод был применен при проектировании верто-
лета S-92, и некоторые динамические компонен-
ты вертолета марки NH-90 также были разработа-
ны на основе этого метода [16, 17].

Для динамических компонентов деталей верто-
лета выбоина и царапина – это часто встречающие-
ся дефекты поверхности, возникшие в результате
авиационного происшествия. Для оценки допуска
по дефектам динамического компонента кон-
струкции важной процедурой является испытание
материала на усталость. Усталостная прочность и
кривая S–N всегда служат объектами исследова-
ния многоцикловой усталости (МЦУ) [18, 19].
Связь между амплитудой возникающего напря-
жения и усталостной долговечностью может быть
проиллюстрирована некоторыми специальными
функциональными формами, такими как экспо-
ненциальная, соотношение Баскина (Basquin),
формы, использующие закон распределения слу-
чайных величин по Вейбуллу (Weibull)–Гнеденко
и др. [20]. Зависимость усталостных свойств от
факторов окружающей среды может быть непо-
средственно отражена с помощью некоторых пара-

метров в этих функциях. Возьмем в качестве приме-
ра соотношение Баскина: коэффициент усталост-
ной прочности и показатель степени усталостной
прочности изменяются в зависимости от темпе-
ратуры немонотонно, но демонстрируют различ-
ные тенденции изменения. А именно, при повы-
шении температуры коэффициент усталостной
прочности сначала уменьшается, а затем повы-
шается, однако величина показателя усталостной
прочности сначала увеличивается, а затем падает
[21]. Это означает, что эти параметры могут про-
иллюстрировать, как сказывается величина тем-
пературы на ходе кривой S–N. Усталостная проч-
ность всегда является ключевым показателем для
выбора и оценки конструкционных материалов,
ее обычно измеряют ступенчатым методом и ме-
тодом групповых испытаний [22, 23].

Титановые сплавы широко применяются в
аэрокосмической технике из-за их превосход-
ных механических характеристик при низкой
удельной плотности [24]. Например, титановый
сплав Ti–10V–2Fe–3Al часто используется в ос-
новных деталях роторных систем вертолетов и их
шасси [25, 26]. Поэтому были проведены МЦУ
испытания титанового сплава, и на образцах были
нанесены два типичных дефекта (выбоина и цара-
пина) различных размеров. По этим эксперимен-
тальным результатам были построены S–N-кривые
для образцов титанового сплава Ti–10V–2Fe–3Al
с дефектами различных размеров и получены эм-
пирические формулы пределов выносливости.
Морфология поверхности излома была изучена с
использованием метода РЭМ, и для двух указанных
дефектов расчетным путем были установлены соот-
ветствующие источники зарождения трещин.

МАТЕРИАЛ 
И ПОДРОБНОСТИ ЭКСПЕРИМЕНТА

Материалом исследования был титановый
сплав Ti–10V–2Fe–3Al, типичный металличе-
ский материал, часто используемый для изготов-
ления динамических компонентов деталей верто-
лета. Это сплав близок к Ti сплавам β-типа, его
химический состав приведен в табл. 1.

Статические и усталостные 
испытания гладких образцов

Размеры гладких (т.е. без дефектов на поверх-
ности) усталостного образца и образца для стати-
ческого растяжения из сплава Ti–10V–2Fe–3Al
одинаковы, размеры показаны на рис. 1. Все об-
разцы были изготовлены методом фрезерования,
чтобы обеспечить шероховатость поверхности, в
соответствии с требованиями, предписанные стан-
дартом Ra = 3.2 мкм, а фактически измеренные
значения шероховатости поверхности образцов
составляли Ra = 1.6~0.2 мкм. Боковые грани об-
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разцов были дополнительно отполированы до
Ra = 0.8 мкм. Статические испытания на растяже-
ние проводили на электромеханической универ-
сальной испытательной машине (МТS CMT5504)
со скоростью деформации 5 × 10–4 с–1. Испытания
на усталость под механическим напряжением с
постоянной амплитудой проводили на автомати-
чески регулируемом гидравлическом испыта-
тельном стенде (МТS Landmark 370-50) и высоко-
частотном тестере-устройстве, испытывающем
на механическую усталость QBG-200. Волнооб-
разное нагружение синусоидальной формы осу-
ществляли при отношении напряжений R = –1.
Частота нагружения в 5 Гц была использована для
образцов, подвергавшихся воздействию высоко-
го уровня напряжений ~600 МПа, а частота на-
гружения в 80 Гц для всех остальных образцов, с
учетом временных затрат на их усталостные ис-
пытания. Как статические, так и усталостные ис-
пытания проводили на открытом воздухе при
комнатной температуре около 25°С.

Испытания на усталость 
образцов с дефектами поверхности

Форма и размеры образцов с выбоиной и цара-
пиной такие же, как и гладких. Дефект царапина
располагался на центральной линии образца (ли-
ния AB на рис. 1), а дефект выбоина находился в
его центральной точке (точка С на рис. 1). Рисун-
ки 2 и 3 иллюстрируют формы дефектов двух типов
соответственно. Обработка поверхности дефектных
образцов была такой же, как и для гладких образ-
цов. Выбоина была нанесена на поверхность образ-
цов с помощью копровой бабы (CEAST 9350), а на-
несение царапины производили с помощью попе-
речно-строгального станка (BC6063). Образец
при нанесении выбоины закрепляли с обоих кон-
цов стальной пластиной, проложенной под ним,
чтобы избежать его изгиба при создании дефекта.
Размеры исследованных дефектов приведены в
табл. 2, в которой перечислено по три глубины
для обоих дефектов, поскольку считается, что
именно глубина является главной размерной со-

Таблица 1. Химический состав титанового сплава Ti–10V–2Fe–3Al

Элемент Содержание, вес. % Элемент Содержание, вес. % Элемент Содержание, вес. %

Ti >84.57 Al 3.30 V 10.00
Y <0.001 Fe 1.70 C <0.01
N <0.01 H 0.001 O 0.10
Rest <0.30 – – – –

Рис. 1. Форма и размеры образцов сплава Ti–10V–2Fe–3Al.
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Рис. 2. Схематическое изображение выбоины.
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ставляющей дефекта, определяющей величину со-
противления усталости. Оборудование и условия
нагружения при испытаниях на усталость дефект-

ных образцов были такими же, как при испыта-
нии гладких образцов.

Усталостные испытания образцов, к которым
предъявляются самые жесткие и менее жесткие
требования по срокам безаварийной эксплуата-
ции, проводили как на гладких, так и на дефект-
ных образцах. Метод групповых испытаний приме-
няли для тестирования на долговечность образцов,
к которым предъявляются менее жесткие требова-
ния. Были использованы три группы амплитуд на-
пряжений с соответствующими требуемыми срока-
ми службы около 5 × 104, 1 × 105 и 5 × 105 циклов,
причем было выполнено требование 95%-ной до-
стоверности полученных результатов. Испытания –
в случае тестирования на усталостную долговеч-
ность образцов, к которым предъявляются самые
жесткие требования по срокам безаварийной экс-
плуатации, проводили с использованием метода
испытаний “вверх–вниз”. Было испытано сопро-
тивление усталости при 107 циклах, при 4-х уровнях
амплитуды напряжений и для 5-ти пар деталей уз-
лов, задействованных в режиме “подъем”.

РЕЗУЛЬТАТЫ ИСПЫТАНИЙ
И ОБСУЖДЕНИЕ

Механические свойства на растяжение. Инже-
нерная кривая “напряжение–деформация” при
статическом растяжении образцов титанового
сплава Ti–10V–2Fe–3Al показана на рис. 4, из нее
не видно, как можно извлечь явную информацию о
величине предела текучести и составить представ-
ление о протекании деформационного упрочнения
в процессе пластического течения материала.
Преобразуем инженерную кривую в кривую “ис-
тинное напряжение–деформация” (см. рис. 4), и
в качестве предела текучести исследуемого мате-
риала Ti–10V–2Fe–3Al выберем истинное напря-
жение, соответствующее остаточной деформации
0.2%. Ряд основополагающих механических
свойств на растяжение перечислен в табл. 3.

S–N кривая и циклическая прочность. S–N кри-
вые гладких, а также дефектных образцов сплава

Таблица 2. Размеры исследованных дефектов

Тип 
дефекта

Радиус у дна 
дефекта, мм

Глубина 
дефекта, мм

Выбоина 3
0.15
0.25
0.4

Царапина 0.2
0.15
0.25
0.4

Рис. 3. Схематическое изображение царапины.
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Рис. 4. Инженерная кривая и кривая “истинное напря-
жения–деформация” для сплава Ti–10V–2Fe–3Al, где
Sa – амплитуда напряжения циклического нагружения;
Se – предел выносливости; N – количество циклов до
разрушения, т.е. усталостная долговечность; C и α – по-
стоянные материала, причем α > 0. Для подгонки пара-
метров в уравнении (1) по данным о многоцикловой
усталости, приведенным на рис. 5а–5в, использовался
метод наименьших квадратов, причем, подогнанные
кривые также изображены на указанных рисунках, а
подогнанные параметры перечислены в табл. 4.
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Ti–10V–2Fe–3Al приведены на рис. 5, на котором
вертикальные координаты обозначают амплиту-
ды напряжений циклических нагрузок, а гори-
зонтальные координаты – величины усталостной
долговечности. S–N кривые металлических мате-
риалов могут быть выражены трехпараметриче-
ской формулой, как показано ниже:

(1)

где Sa – амплитуда напряжения циклического на-
гружения; Se – предел выносливости; N – количе-
ство циклов до разрушения, т.е. усталостная долго-
вечность; C и α – постоянные материала, причем
α > 0. Для подгонки параметров в уравнении (1) по
данным о многоцикловой усталости, приведен-
ным на рис. 5а–5в, использовался метод наи-
меньших квадратов, причем, подогнанные кри-
вые также изображены на указанных рисунках, а
подогнанные параметры перечислены в табл. 4. 

Сопротивление усталости образцов с выбои-
нами и царапинами в зависимости от глубины де-
фекта показано на рис. 6. Оба этих дефекта усили-
вают снижение сопротивления усталости с увеличе-
нием глубины дефекта, и даже самые маленькие
дефекты, глубиной 0.15 мм, изученные в данной
работе, могут вызвать очевидное снижение со-
противления усталости. Кроме того, образец с ца-
рапиной вызывает большее снижение сопротив-
ления усталости, чем образец с выбоиной при
одинаковой глубине дефекта. Источники уста-
лостного разрушения, как правило, выявляются
на дне царапины и на краю выбоины. На дне ца-
рапины возникает более высокая концентрация
напряжений, когда два дефекта имеют одинако-
вую глубину. Таким образом, это может быть объ-
яснением того, что царапина приводит к больше-
му снижению сопротивления усталостни, чем вы-
боина, как показано на рис. 6. Более подробное
обсуждение источников усталостного разруше-
ния будет представлено в следующем разделе на-
стоящей статьи.

Морфология поверхности 
усталостного излома

Поверхность разрушения дефектных образцов
после усталостных испытаний наблюдали РЭМ
методом. В образцах для РЭМ исследований де-
фекты в виде выбоины имели размеры: радиус
R = 3 мм и глубина D = 0.25 мм, в то время как де-

a e 1 ,CS S
N α

 = + 
 

фекты в виде царапины имели размеры R = 0.2 мм
и глубиной D = 0.25 мм. Эти два размера дефектов
определяются как стандартные размеры для де-
фектов типа выбоина и царапина, которые могут
статистически покрывать 90% размеров этих двух
дефектов, обнаруженных в динамических компо-
нентах деталей вертолета [27]. Общий вид поверх-
ности усталостного разрушения образца сплава
Ti–10V–2Fe–3Al с выбоиной показан на рис. 7, из
которого видно, что поверхность усталостного
разрушения проходит через дефект. Участок раз-
рушения можно разделить на три области, как по-
казано на рис. 7, первая область является областью
зарождения трещины, вторая – область распро-
странения трещины, а третья – область долома. На-
блюдаются расходящиеся линии, сходящиеся к ис-
точнику инициирования трещины в первой обла-
сти, и четко идентифицируемая демаркационная
линия существует между второй областью рас-
пространения трещины и третьей областью окон-
чательного разрушения (долома). Источник ини-
циации усталостного разрушения находится на
краю дефекта. Этот факт интерпретируется так,
что дно выбоины несет остаточное сжимающее
напряжение, которое повышает сопротивление
материала усталости. Напротив, на краю выбои-
ны существует остаточное растягивающее напря-
жение, которое усиливает там локальное растяги-
вающее напряжение под усталостной нагрузкой,
что способствует возникновению усталостной
трещины. Две области, отмеченные на рис. 7а ли-
терами А и В, были выбраны для дальнейшего на-
блюдения с большим увеличением. Область А
(рис. 7б) демонстрирует тонкую текстуру, указы-

Таблица 3. Статические механические свойства титанового сплава Ti–10V–2Fe–3Al

Модуль Юнга E, MПa Коэффициент Пуассона ν Предел текучести  MПa Предел прочности  
MПa

106000 0.34 1098 1170

σy, σu,

Таблица 4. Подгоночные параметры S–N кривых для
гладких и дефектных образцов сплава Ti–10V–2Fe–3Al

Тип образца Глубина 
дефекта, мм

Se, 
MПa

C α

Гладкий – 416.4 8144 0.9025

C выбоиной

0.15 382.8 142.7 0.5393

0.25 361.9 39.61 0.4212

0.40 294.0 4131289 1.4990

C царапиной

0.15 367.7 21.71 0.4428

0.25 319.0 85988115 1.8266

0.40 279.0 3085029 1.4965
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вающую на область А как источник усталостной
трещины, а область В (рис. 7в) определяет грани-
цу между поверхностью мелкозернистого излома
и поверхностью крупнозернистого разрушения,
которые являются типичной зоной распростра-
нения трещины и областью долома.

На рис. 8 показана морфология поверхно-
сти усталостного разрушения образца сплава
Ti–10V–2Fe–3Al с царапиной. На РЭМ изобра-
жении рис. 8а, 8б линии расходятся от дна цара-
пины вблизи боковой стороны образца, где, как по-
лагают, находился источник усталостной трещины.
Для царапины локальное остаточное напряжение и
пластическая деформация незначительны по срав-
нению с этими же характеристиками для выбои-
ны. Максимальной величины локальное растяги-
вающее напряжение локализовано действовало в
нижней части канавки царапины, являвшейся кон-
центратором напряжений. Итак, усталостная тре-
щина инициируется в указанном месте по вполне
понятным причинам.

Увеличенные РЭМ-изображения области ис-
точника усталостной трещины (область А) и гра-
ницы между зоной распространения трещины и
областью долома (область В) показаны на рис. 8б
и в соответственно. При наблюдении поверности
разрушения образцов сплава Ti–10V–2Fe–3Al с
выбоиной и царапиной можно обнаружить сход-
ство между изломами. Каждую из поверхностей
усталостного излома дефектных образцов с выбо-
иной и царапиной можно разделить на три обла-
сти: область зарождения усталостной трещины, об-
ласть распространения трещины и область оконча-
тельного разрушения. Кроме того, усталостные
трещины возникают на дефектах обоего вида, на-
несенных на поверхность изучаемых образцов.

Рис. 5. Экспериментальная величина усталостной дол-
говечности и установленные подгонкой S–N кривые для
образцов сплава Ti–10V–2Fe–3Al. (а) гладкие образцы;
(б) образцы с выбоиной, (в) образцы с царапиной.
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С другой стороны, различие особенностей
морфологии поверхностей усталостного разру-
шения в этих двух случаях очевидно. Для дефек-
та типа выбоины источник усталостного разру-
шения локализован, как правило, на краю де-
фекта, тогда как в случае царапины источник
находится у дна дефекта.

Эмпирическая формула сопротивления 
усталости образцов сплава Ti–10V–2Fe–3Al 

с дефектами

Размер и форма являются двумя ключевыми
параметрами дефекта при оценке сопротивления
усталости металлической конструкции, содержа-

Рис. 7. Морфология поверхности усталостного разру-
шения образца сплава Ti–10V–2Fe–3Al с выбоиной:
(а) общий вид; (б) область инициации усталостной
трещины; (в) граница между зоной распространения
усталостной трещины и зоной долома.
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Рис. 8. Морфология поверхности усталостного разру-
шения образца сплава Ti–10V–2Fe–3Al с царапиной:
(а) общий вид; (б) увеличенное изображение области
инициации усталостной трещины; (в) увеличенное
изображение границы между зоной распространения
усталостной трещины и зоной долома.
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щей дефект. Конфигурация дефекта на практике
может быть сложной, поэтому иногда трудно эф-
фективно определить его размер, который явля-
ется определяющим для зарождения усталостной
трещины. Мураками [28] предложил эмпириче-
скую модель прогнозирования сопротивления
усталости металлической конструкции. В его мо-
дели размер дефекта обобщается как некий экви-
валент размера дефекта – это квадратный корень
из площади дефекта, проецирующейся на плос-
кость, параллельную направлению глубины де-
фекта. Сопротивление усталости металла счита-
ется возрастающим с его твердостью, поскольку
усталостное разрушение металлического матери-
ала считается связанным с локальной пластично-
стью, а металл с более высокой твердостью обыч-
но имеет более высокий предел текучести. Мо-
дель прогнозирования сопротивления усталости
Мураками представлена в следующем виде:

(2)

где  – это сопротивление усталости (МПа), HV –
твердость по Виккерсу (кгс/мм2) и  – квадрат-
ный корень из эквивалентного размера дефекта
(мкм). При этом, c1, c2 и c3 являются подгоночны-
ми параметрами модели, величина которых уста-
навливается в результате обработки данных уста-
лостных испытаний материала. Для мартенсит-

( )
( )

2

3

1 V
f ,c

c H c

area

+σ =

fσ
area

ной стали, исследованной Мураками, значения
параметров приведены в табл. 5.

Они являются подстраиваемыми параметра-
ми, когда эта модель используется для других ме-
таллических материалов. В этом исследовании
значения сопротивления усталости образцов ти-
танового сплава Ti–10V–2Fe–3Al с дефектами в
виде выбоины и царапины на поверхности также
были рассчитаны по формуле Мураками, а экви-
валентные размеры дефектов для выбоины и ца-
рапины, как показано на рис. 2 и 3, рассчитаны из
следующих соображений.

Для выбоины:

(3)

Для царапины:

(4)

Непосредственное использование значений
параметров Мураками в этом исследовании при-
вело бы к значительной недооценке сопротивле-
ния усталости, как можно видеть из табл. 6. Рас-
хождения можно интерпретировать как то, что
модель Мураками была обобщена на основе се-
рии усталостных испытаний мартенситной стали
с дефектами обработанной поверхности. Отме-
тим, что у нас и материал, и тип дефектных образ-

2 2arccos ( ) 2 .R Darea R R D RD D
R
−= − − −

( )
2

2

tg10 2 (1 tg10 )

tg10 2 .
2

area D RD

R

= ° + − ° +
π+ + ° −

Таблица 5. Значения подгоночных параметров прогностической модели Мураками усталостной долговечности
материалов

Материал Тип дефекта c1 c2 c3

Мартенситная сталь Искусственно-привнесенный дефект 1.43 120 1/6

Сплав Ti–10V–2Fe–3Al
Выбоина 1.43 2156 0.361
Царапина 1.43 2824 0.469

Таблица 6. Сравнение прогнозируемых значений сопротивления усталости с использованием оригинальной мо-
дели Мураками и модифицированной модели с экспериментальными данными, полученными на дефектных об-
разцах титанового сплава Ti–10V–2Fe–3Al

Тип 
дефекта

Глубина, 
мм

 
мкм

 MПa
испытан.

, MПa 
с параметрами 

из [23]

Ошибка, 
%

 MПa 
с модифицированными 

параметрами

Ошибка, 
%

Выбоина

0.15 434 392 255 34.9 403 2.8

0.25 635 378 239 36.8 352 7.4

0.4 900 294 226 23.1 310 5.4

Царапина

0.15 207 374 288 23.0 374 0.0

0.25 289 319 272 14.7 320 0.3

0.4 387 279 260 6.8 279 0.0

,area f ,σ fσ f ,σ
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цов были отличны от того, что изучал Мураками.
“Отфрезерованные” дефекты влияют на сопро-
тивление усталости металлического материала
просто через введение концентрации напряже-
ний в области дефекта. Однако для дефектов типа
выбоины или царапины, помимо локальной кон-
центрации напряжений при циклических нагруз-
ках, местные остаточные напряжения и локальная
пластичность и локальное начальное повреждение
могут играть значительную роль в достигаемом
уровне сопротивления усталости. Дефекты, изучен-
ные в этой статье, приводят к необходимости учета
более сложных факторов, влияющих на поведение
характеристики усталости материала.

Кроме того, особенности состояния локально-
го остаточного напряжения, пластичности, а так-
же локального начального повреждения весьма
различны для дефектов типа выбоины и типа ца-
рапины, поэтому нельзя использовать один и тот
же набор эмпирических параметров, соответству-
ющих сопротивлению усталости для этих двух де-
фектов одновременно. Здесь значения парамет-
ров модели были установлены с использованием
экспериментальных данных отдельно для дефек-
тов типа выбоины и типа царапины (как указано
в табл. 5), причем, во всех случаях величина коэф-
фициента c1 была одинакова.

В табл. 6 проведено сравнение значений со-
противления усталости, предсказанных модифи-
цированными моделями, с результатами испыта-
ний на усталость. Проведенное сравнение указы-
вает на особенно хорошее совпадение для случая
дефекта, представленного поверхностной цара-
пиной. Таким образом, приведенные выше фор-
мулы с модифицированными значениями пара-
метров могут быть использованы для прогнози-
рования сопротивления усталости титанового
сплава Ti–10V–2Fe–3Al с часто возникающими
дефектами (типа выбоины или поверхностной
царапины). Отметим, что эти два набора значе-
ний параметров для дефектов типа выбоины и ца-
рапины экстраполированы из экспериментальных
данных, отвечавших дефектам с размерами в опре-
деленном диапазоне. Эти наборы следует исполь-
зовать с осторожностью, когда размер дефекта
или его конфигурация выходят за эти пределы.

ВЫВОДЫ
В настоящем исследовании были проведены

усталостные испытания для изучения влияния
дефектов – выбоины или царапины поверхности
образца титанового сплава Ti–10V–2Fe–3Al, на
его усталостные свойства. Трехпараметрические
формулы для S–N-зависимостей были получены
по результатам испытаний на высокоцикловую
усталость. РЭМ была использована для наблюде-
ния морфологии поверхностей усталостного разру-
шения дефектных образцов для выявления источ-

ников усталостных трещин. Эмпирическое пред-
сказание Мураками относительно сопротивления
усталости, примененное для мартенситной стали,
было использовано для расчета сопротивления
усталости образцов сплава Ti–10V–2Fe–3Al с де-
фектами, а параметры модели были откалиброваны
с учетом экспериментальных результатов испыта-
ний на высокоцикловую усталость образцов иссле-
дованного материала. По результатам проведенных
исследований сделаны следующие выводы.

1. Небольшие дефекты, такие как выбоина и
поверхностная царапина, действительно оказыва-
ют негативное влияние на высокие усталостные ха-
рактеристики титанового сплава Ti–10V–2Fe–3Al,
и его сопротивление усталости будет уменьшаться с
увеличением глубины дефекта образца. Царапина,
по-видимому, оказывает большее влияние на со-
противление усталости сплава по сравнению с
выбоиной при той же глубине дефекта и стан-
дартном радиусе.

2. РЭМ-наблюдения поверхностей усталост-
ного разрушения дефектных образцов сплава
Ti–10V–2Fe–3Al показывают, что поверхност-
ные дефекты, как правило, являются источника-
ми возникновения усталостных трещин. Источ-
ник трещины находится на краю выбоины, где
существует локальное остаточное растягивающее
напряжение, возникающее при ударе, в то время
как для дефекта типа царапины трещина, как до-
казано, зарождается на дне дефекта, где концен-
трация локальных напряжений является самой
высокой при циклической нагрузке.

3. Величины сопротивления усталости, пред-
сказанные моделью Мураками, которая первона-
чально использовалась для мартенситной стали,
имеют большое отклонение от результатов испыта-
ний на усталость образцов сплава Ti–10V–2Fe–3Al
с дефектами типа выбоина и царапина, если ис-
пользуются непосредственно параметры модели
Мураками. На основе результатов испытаний на
высокоцикловую усталость было откалибровано
два набора значений параметров модели для про-
гнозирования сопротивления усталости образцов
сплава Ti–10V–2Fe–3Al с выбоиной и царапи-
ной, соответственно.

Данная работа была спонсирована Нацио-
нальным Естественно-Научным Фондом Китая
(гранты 11872205, 11272147), Общедоступным Фон-
дом Главной Государственной Лаборатории по ме-
ханике и контролю качества механических
структур (грант MCMS-0218G01), а также про-
финансирована в рамках Программы Развития
приоритетных академических исследований для
высших учебных заведений провинции Цзянсу.
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Разработаны новые высокоэнтропийные композиции сплавов с одинаковой концентрацией ва-
лентных электронов (Al0.5FeCrNiTi0.25 – xSix), и с молярным отношением x = 0.09, 0.125 и 0.25. Мик-
роструктуру и коррозионное поведение исследовали с помощью рентгеновской дифракции,
сканирующей электронной микроскопии и электрохимических исследований в 3.5 вес. %-ном
растворе NaCl при комнатной температуре. Увеличение молярного отношения x в сплавах
Al0.5FeCrNiTi0.25 – xSix стабилизировало гранецентрированную кубическую фазу. Среди изученных
композиций, сплав Al0.5FeCrNiTi0.12Si0.12 обладал хорошей коррозионной стойкостью, проявляя наи-
меньшую плотность коррозионного тока Icorr, самое высокое сопротивление переносу заряда Rct (RПЗ)
с емкостным значением Cdl (CДС) двойного слоя и самым низким коэффициентом Варбурга (σ).

Ключевые слова: высокоэнтропийный сплав, Al–Fe–Cr–Ni–Ti–Si, микроструктура, коррозионная
стойкость, электрохимические исследования
DOI: 10.31857/S001532302110003X

ВВЕДЕНИЕ
После публикации пионерских работ [1, 2] бы-

ли изучены сотни высокоэнтропийных сплавов
(ВЭС), обнаружены перспективные для приме-
нения механические и коррозионные характери-
стики [3], а также необъяснимые свойства, поста-
вившие перед исследователями ряд фундамен-
тальных вопросов [4–9]. Ключевая концепция,
лежавшая в основе целесообразности создания
ВЭС, состояла в том, чтобы способствовать обра-
зованию в них неупорядоченного твердого рас-
твора благодаря максимальному значению кон-
фигурационной энтропии системы. Вместе с тем
конфигурационная энтропия не всегда является
единственным фактором, определяющим выде-
ление равновесных фаз. Равновесие между твер-
дыми растворами и упорядоченными интерме-
таллидами определяется энтропией и энтальпией
смешения как твердых растворов, так и интерме-

таллидов, как обсуждалось Рогачевым [4]. В более
чем четырехстах ВЭС были идентифицированы
двадцать три кристаллические фазы, принадле-
жащие к кристаллографическим ОЦК-, ГЦК и
ГПУ-классам симметрии, как отмечено Miracle и
Сенковым в [10]. Среди них наиболее распро-
страненными фазами (в порядке убывания) явля-
ются: неупорядоченная ГЦК-фаза, ОЦК фаза,
упорядоченная интерметаллическая фаза B2,
σ-фаза и гексагональная фаза Лавеса C14. В
предыдущем исследовании сплав AlCoCrFeNiTix
был модифицирован путем удаления Co и сни-
жения содержания Ti (т.е. AlxCrFeNiTi0.25, где
индексы показывают молярное соотношение) с
целью снижения себестоимости ВЭС и предот-
вращения образования в нем фаз Лавеса соот-
ветственно [11, 12]. Эта работа была направлена
на замену Ti на Si в сплаве AlxCrFeNiTi0.25, без изме-
нения концентрации валентных электронов (КВЭ)
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сплава. Затем было исследовано влияние комбина-
ций Ti0.25 – xSix на микроструктуру и коррозионную
стойкость сплавов Al0.5FeCrNiTi0.25 – xSix. КВЭ была
рассчитана как средневзвешенное значение компо-

нентов сплава, т. е., КВЭ =  × (КВЭ)i; где ci и
(КВЭ)i представляют концентрацию и КВЭ отдель-
ных элементов соответственно.

МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА
Разработка сплавов 

и микроструктурные исследования

Три слитка ВЭС с номинальным составом
Al0.5FeCrNiTi0.25 – xSix (где молярное соотношение
x принимало значения x = 0.09, 0.125 и 0.25, при-
чем, полученные образцы были обозначены как
Сплавы Si0.09, Si0.125 и Si0.25 соответственно) бы-
ли получены электродуговой плавкой составляю-
щих химических элементов чистотой 99.99 вес. %

1

n
ii

c
=

или выше в атмосфере аргона (Ar). Свежелитые
слитки гомогенизировали при температуре 1150°C в
течение 70 ч в трехзонной вакуумной муфельной
печи марки Nabertherm-RS-50/500/A3 в атмосфе-
ре Ar (при скорости потока  = 1.6 л/ч). Кри-
сталлическую структуру полученных образцов
определяли методом рентгеноструктурного ана-
лиза с использованием дифрактометра марки
Bruker D-8 Advance с излучением Cu-Kα в диапа-
зоне 2θ = 20°–100°. Микроструктурные наблюде-
ния проводили на растровом электронном мик-
роскопе (РЭМ) MIRA3 TESCAN после стандарт-
ной металлографической подготовки и травления
образцов в растворе HNO3 : HCl : H2O (в объем-
ном соотношении 3 : 2 : 1).

Электрохимические исследования

Электрохимическое коррозионное поведение
образцов ВЭС исследовали с помощью потенци-
остата марки Gamry Reference 3000TM в 3.5 вес. %
растворе NaCl (при доступе воздуха). Электрохи-
мические анализы проводили с использованием
стандартной трехэлектродной ячейки с графито-
вым стержнем в качестве вспомогательного элек-
трода и Ag/AgCl электродом сравнения. Каждый
образец диаметром 10 мм и толщиной 10 мм с при-
паянной к его задней стенке медной проволокой
был смонтирован с фиксацией эпоксидной смо-
лой и использовался в качестве рабочего электро-
да. Значения всех потенциалов устанавливались с
“привязкой” к Ag/AgCl электроду. Перед испыта-
ниями применяли стандартный метод подготов-
ки поверхности. Электрический потенциал на
“питающей” клемме при разомкнутой цепи VПРЦ
контролировали в течение 1800 с, чтобы обеспе-
чить относительно стабильное состояние систе-
мы. Потенциодинамические тесты проводили от
значений –1 VПРЦ до +1 VПРЦ со скоростью скани-
рования 1 мВ/с. Спектроскопию электрохимиче-
ского импеданса (СЭИ) проводили в диапазоне
частот от 100 кГц до 1 Гц, с шагом по частоте, рав-
ным 10 значениям на единицу значения десятич-
ного логарифма частоты в Гц.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ
Микроструктура

На рис. 1 показаны рентгенограммы для трех
сплавов, а также оцененный параметр решетки
каждой фазы. Незначительные по величине не-
идентифицированные пики естественно не ин-
дексировали. Сплав Si0.09 в основном состоял из
неупорядоченной ОЦК-фазы, обычно называе-
мой фазой со структурой А2 [11]. Образцы с более
высоким содержанием Si (Si0.125 и Si0.25) пред-
ставляли собой двухфазные сплавы, содержа-
щие неупорядоченную ОЦК-фазу (присутство-

Arv

Рис. 1. Рентгенограммы сплавов Si0.09, Si0.125 и
Si0.25 с данными по параметрам решетки (ГЦК фазу
можно рассматривать как примитивную кубическую
из-за наличия так называемых сверхструктурных отра-
жений). Подчеркнутые значения параметров решетки
и индексов Миллера дифракционных линий относят-
ся к ГЦК фазе.
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вали только фундаментальные отражения) и
упорядоченную ГЦК-фазу (присутствовали как
фундаментальные, так и сверхструктурные отра-
жения). Параметр решетки ОЦК-фазы в сплавах
Si0.09 и Si0.125 был примерно одинаковым, одна-
ко в сплаве Si0.25 его значение было больше. В
случае ГЦК-фазы параметр решетки значительно
отличается в сплавах Si0.125 и Si0.25. Используя
концепцию, лежащую в основе метода отноше-
ния эталонной интенсивности, увеличение доли
ГЦК-фазы с очевидностью наблюдается при ро-
сте содержания Si. Этот эффект далее иллюстри-
руется наряду с описанием РЭМ-изображений
структуры сплавов.

Из рис. 2 ясно, что в микроструктуре каждого
сплава присутствует две фазы: непрерывная (яр-
кая область на РЭМ-изображении) и прерыви-
стая (темная область на РЭМ-изображении).
Элементный состав, отвечающий темным и свет-
лым областям, оцененный с помощью РЭМ-ЭДС
метода (энерго-дисперсионной спектроскопии),
приведен в табл. 1. В сплаве с наименьшим содер-
жанием Si (Si0.09) сегрегация Ti в матрице приве-
ла к образованию богатой Ti вторичной фазы, с
очень малой объемной долей (темная область).
Объемная доля этой фазы была слишком мала,
чтобы привести к появлению пиков заметной ин-
тенсивности на рентгеновских дифрактограммах.

Рис. 2. РЭМ-изображения микроструктуры сплавов (а) Al0.5FeCrNiTi0.16Si0.09, (б) Al0.5FeCrNiTi0.125Si0.125 и
(в) Al0.5FeCrNiSi0.25.

10 мкм(а) 10 мкм(б)

10 мкм(в)
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Это означало, что ОЦК-фаза, идентифицирован-
ная на соответствующих рентгенограммах, при-
надлежала основной фазе (рис. 2а). Уменьшение
содержания Ti (и увеличение содержания Si) по-
влияло на относительную растворимость химиче-
ских компонентов сплава, и микроструктуры со-
держали две составляющие фазы, что также видно
из соответствующих рентгенограмм. Рентгено-
грамма образца Si0.125 (рис. 1) показывает, что
объемная доля ГЦК фазы была меньше, чем доля
ОЦК-фазы. Следовательно, о фазе малой объем-
ной доли (темная область) на рис. 2б можно гово-
рить, как о ГЦК-структуре, исключительно богатой
Fe и Cr. Дальнейшее увеличение содержания Si с
0.125 до 0.25 увеличило объемную долю ГЦК-фазы
с 38 до 50%. Это означало, что прерывистая фаза
(темная область) на рис. 2в была ГЦК-фазой, и
она также была богата Fe и Cr.

Стабильность фазы обычно обсуждается на ос-
нове соображений о концентрации валентных
электронов. Ожидается [9], что при КВЭ ≥ 8 долж-
на наблюдаться одиночная ГЦК фаза, при
КВЭ ≤ 6.87 – одиночная ОЦК фаза, а в промежу-
точной области должна быть стабильна двухфазная
(ГЦК + ОЦК) микроструктура. Поскольку в на-
стоящей работе КВЭ в изучаемых ВЭС была за-
фиксирована на уровне 7.0, можно сделать вывод,
что только КВЭ не может означать стабильность
ГЦК или ОЦК фаз.

Электрохимические исследования

Коррозионные свойства с точки зрения плот-
ности коррозионного тока (Iкор) и коррозионного
потенциала (Eкор) изучали с помощью потенцио-
динамического (ПД) анализа, в то время как со-
противление переносу заряда (RПЗ) и емкость
двойного слоя (CДС) изучали с помощью электро-
химического анализа импеданса. На рис.3а пока-
заны ПД кривые, полученные по результатам элек-
трохимических исследований поведения трех об-
разцов в 3.5-вес. % растворе NaCl. Из-за
электрохимических реакций (в полу-ячейке), со-
ответствующая катодная ветвь для каждого спла-
ва двигалась в сторону большей отрицательной
плотности тока, что соответственно влияло на
его анодную ветвь. Увеличение содержания Si
(и уменьшение содержания Ti) первоначально
привело к увеличению отрицательных значений
Eкор: со значения –562 мВ для сплава Si0.09 до
значения –786 мВ для сплава Si0.125 (см. табл. 2).
Для тех же сплавов значение Iкор увеличилось с
1.5 × 10–6 до 2.1 × 10–6 А/см2 (см. табл. 2). Даль-
нейшее увеличение числа атомов Si и удаление Ti
(сплав Si0.25) уменьшило значения Eкор до
‒595 мВ и Iкор до 1.3 × 10–6 А/см2. Эти значения
Iкор показали ту же величину плотности электри-
ческого тока (в мкА/см2), которая наблюдалась в
других исследованиях по ВЭС сплавам [7, 8].

Таблица 1. Оценка величины объемной доли и элементный состав двух фаз в сплавах Al0.5FeCrNiTi0.25 – xSix, по
данным РЭМ-ЭДС анализа

Сплав Область Объемная доля Al Fe Cr Ni Ti Si

Al0.5FeCrNiTi0.16Si0.09

Номинально 13.3 26.6 26.6 26.6 4.2 2.4
светлая 12.0 25.4 27.9 28.6 3.3 2.5
темная 1.9 18.5 24.7 5.8 46.9 1.9

Al0.5FeCrNiTi0.125Si0.125

Номинально 13.3 26.6 26.6 26.6 3.3 3.3
светлая 62% 24.1 13.3 6.8 46.2 7.8 1.6
темная 38% 11.2 26.5 28.0 26.7 4.1 3.2

Al0.5FeCrNiSi0.25

Номинально 13.3 26.6 26.6 26.6 0 6.6
светлая 49% 24.3 17.5 12.6 42.4 0 3.0
темная 51% 5.0 33.3 36.3 18.9 0 6.2

Таблица 2. Значения плотности электрического тока коррозии (Iкор) и потенциала коррозии (Eкор) ВЭС в 3.5-вес. %
растворе NaCl, полученные при обработке данных по ПД поляризации

Сплав Iкор, A/cм2 Eкор, мВ

Al0.5CrFeNiTi0.16Si0.09 1.5 × 10–6 –562

Al0.5CrFeNiTi0.125Si0.125
2.1 × 10–6 –786

0.72 × 10–6 –597
Al0.5CrFeNiSi0.25 1.3 × 10–6 –595
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Кроме того, в сплаве Si0.125 дальнейшее уве-
личение потенциала коррозии уменьшало ток, и,
следовательно, наблюдались также вторые значе-
ния Iкор и Eкор, как показано на рис. 3б. Значения
Eкор сплава Si0.125 и сплава Si0.25 стали одинако-
выми (т.е., ~–595 мВ). Однако самое низкое зна-
чение Iкор (т.е., 0.72 × 10–6 А/см2) показывает вы-
сокую коррозионную стойкость сплава Si0.125 в
исследуемом водном растворе (3.5 вес. % NaCl).
Подобная тенденция коррозионной стойкости
также может быть объяснена с точки зрения вы-
сокого сопротивления переносу заряда (RПЗ) и
емкости двойного слоя (CДС), как это наблюдает-
ся в СЭИ анализе и обсуждается ниже.

На рис. 4а показаны кривые Найквиста для
трех образцов, полученные по результатам испы-
тания этих образцов в 3.5 вес. % растворе NaCl.
Каждый график Найквиста имеет вид полуокруж-
ностей с центром, лежащим ниже оси x, во всем
диапазоне частот. Такая конфигурация кривых
описывает типичную особенность, характерную
для пассивирующих пленок, разработанных для
металлических материалов, таких как сплавы на
основе Fe [13], и сплавы на основе Ti [14]. Опи-
санная особенность – протяженная по масштабу
немонотонность на годографе Найквиста (боль-
шая полуокружность) – наблюдалась для сплава
Si0.125, что свидетельствовало о высоком меж-
фазном сопротивлении переносу заряда (RПЗ). С
другой стороны, меньшие полуокружности для
других образцов отвечали более низкому межфаз-
ному RПЗ, что свидетельствовало о более высокой
электропроводности образцов этих композиций.
Высокая электропроводность поддерживает сво-
бодный поток электронов на границе раздела элек-
трод–электролит [15], что указывает на более низ-
кую стойкость к электрохимической коррозии.

Диаграммы Боде представлены на рис. 4б. В
диапазоне низких и средних частот график величи-
ны Боде каждого сплава демонстрировал линейную
зависимость с наклоном –0.46, –0.42 и –0.45 для
сплавов Si0.09, Si0.125 и Si0.25, соответственно
(а не знакомый наклон “минус один” связан с
простой RC-электрической схемой), в то время
как значения фазового угла приближались к зна-
чениям от 15° до 20°. В высокочастотной области
линии стали (как минимум) горизонтальными, а
фазовый угол приблизился к 0°. Это характерный
отклик емкостного поведения при высокой ча-
стоте с импедансом Варбурга (Zw) при переходе на
более низкую частоту. Для интерпретации элек-
трохимического отклика соответствующие дан-
ные были смоделированы с помощью электриче-
ской эквивалентной схемы, показанной на рис.4в.
Эта модель-схема состоит, с одной стороны, из
емкости ZCPE(o) и сопротивления Ro внешней ок-
сидной пленки, а также емкости ZCPE(i) и сопро-
тивления Ri внутренней (барьерной) оксидной
пленки и, с другой стороны, из диффузионных
процессов, представленных импедансом Варбур-
га (Zw), и “включенного последовательно” сопро-
тивления (Rs) 3.5-вес. % раствора NaCl, что было
хорошо согласуется с экспериментальными дан-
ными. Величина сопротивлений Ro и Ri складыва-
лась из значений сопротивления переносу заряда
(RПЗ) через пассивирующий слой. В свою оче-
редь, ZCPE(o) и ZCPE(i) связаны с величинами ем-
костного сопротивления двухслойной пассиви-
рующей пленки CДС [16, 17]. Вместо емкостного
сопротивления использовался элемент с посто-
янным сдвигом по фазе (CPE) в степени n для
учета неидеального поведения емкостных эле-
ментов, из-за различных неоднородностей по-
верхности, таких как локальные неоднородности

Рис. 3. (а) Кривые потенциодинамической (ПД) поляризации сплавов Al0.5FeCrNiTi0.16Si0.09, Al0.5FeCrNiTi0.125Si0.125
и Al0.5FeCrNiSi0.25 и (б) та же ПД кривая сплава Al0.5FeCrNiTi0.125Si0.125, показывающая “вторые” значения Eкор и Iкор.
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заряда, многофазные области, дислокации, гра-
ницы зерен, шероховатость поверхности, приме-
си, адсорбированные частицы, изменения соста-
ва и стехиометрии и т.д. [10, 18]. Импеданс CPE
был представлен ZCPE = (1/Y(o)) (i ω)–n [13]; здесь
ZCPE – импеданс CPE, Y(o) – постоянный параметр
CPE (Ом–1 см2 с–n), i – мнимая единица (i2 = –1),
угловая частота ω (рад с–1), и, обычно, 0 < n < 1
(n = 1 означает, что CPE эквивалентен емкости
“чистого” конденсатора). Импеданс Варбурга
был рассчитан в терминах коэффициента Вар-
бурга (σ), который рассчитывается по формуле

 где Y(o) – постоянный параметр Вар-
бурга, рассчитанный на основе подгонки экспе-
риментальных данных. В табл. 3 приведены пара-
метры эквивалентной электрической схемы для
трех сплавов, полученные путем подгонки экспе-
риментальных данных по импедансу. Сопротив-
ление внутреннего барьерного слоя во всех спла-
вах выше, чем сопротивление внешнего слоя пас-
сивирующей оксидной пленки. Это указывает на
то, что коррозионная стойкость сплавов была
обеспечена “дуплексной” пассивирующей плен-
кой, которая связана с внутренним барьерным
слоем. Аналогично, во всех исследованных спла-

1/ 2(Y );σ = °

вах значения емкости внутреннего слоя выше,
чем внешнего слоя. Надо отметить, что оба слоя
во всех образцах демонстрировали менее выра-
женное (чем у простого конденсатора) емкостное
поведение (0.75 < n < 0.80) [19]. В целом, подо-
бранная электрическая “эквивалентная” схема
подразумевала, что величины сопротивления пе-
реносу заряда (связанные с Ro и Ri) и емкости
ZCPE(o) и ZCPE(i) сплава Si0.125 показали самые
высокие значения, указывающие на хорошую
коррозионную стойкость. Было получено хоро-
шее согласие между экспериментом и подгонкой
для всех условий с приемлемой добротностью
подгонки, о чем свидетельствуют низкие значе-
ния χ-квадрата (10–3).

Как видно из рис. 3а и 4в, формирование пас-
сивирующей пленки (ее внутреннего и внешнего
слоев) определяется влиянием химических эле-
ментов, входящих в состав сплавов, на электрохи-
мические реакции. На основе теории пассива-
ции можно выдвинуть гипотезу о том, что наи-
более электрохимически активный элемент в
сплаве образует внутренний (барьерный) слой и
обычно, но не всегда, предпочтительно окисляет-
ся на границе раздела металл/барьерный слой по

Рис. 4. Спектры импеданса для сплавов Al0.5FeCrNiTi0.16Si0.09, Al0.5FeCrNiTi0.125Si0.125 и Al0.5FeCrNiSi0.25. (а) График Най-
квиста, (б) диаграмма Боде, (в) эквивалентная электрическая схема.
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сравнению с менее активным элементом. Согласно
стандартным значениям электродного потенциала,
сплавы, изученные в этой работе, могли подверг-
нуться серии электрохимических окислительно-
восстановительных “цепных” реакций с образова-
нием оксидов Ti, Al, Cr, Fe, Ni и Si в 3.5-вес. % вод-
ном растворе NaCl. Аналогичное исследование
сплава AlCoCrFeNiTix показало сложную приро-
ду пассивирующей пленки, в которой внешний
слой содержал только TiO2, Ti2O3, Al2O3 Cr2O3 и
Cr(OH)3, как было установлено по результатам
анализа данных рентгеновской фотоэмиссион-
ной спектроскопии (РФС) [12]. Ni в указанном
сплаве образовывал интерметаллидные соедине-
ния Ni2Ti и NiTi, что препятствовало образова-
нию на поверхности сплава слоя TiO2, тем самым
снижая коррозионную стойкость сплава [20].
При подобных электрохимических условиях ис-
ключено, что Si (в отличии от Ti) способен обра-
зовывать SiO2; поэтому Si может присутствовать в
междоузлиях тех участков материала, где локализо-
ваны интерметаллидные или оксидные фазы [7, 14].

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

В работе установлено влияние относительной
доли Ti и Si на микроструктуру и коррозионные
свойства сплавов Al0.5FeCrNiTi0.25 – xSix. Увеличе-
ние молярного отношения Si с 0.09 до 0.25 спо-
собствовало формированию ГЦК-фазы. Потен-
циодинамические тесты и электрохимическая
спектроскопия импеданса показали, что сплав
Al0.5FeCrNiTi0.125Si0.125 в 3.5-вес. % растворе NaCl
продемонстрировал наименьшую плотность тока
коррозии (Iкор), наибольшие значения сопротив-
ления переносу заряда (RПЗ) и емкости CДС дуп-
лексной оксидной пленки и наименьшее значе-
ние постоянной Варбурга (σ).
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В рамках данного исследования, методом порошковой металлургии были созданы алюминиевые
гибридные композиты, в которых в качестве армирующего материала выступали частицы Si3N4 и
ZrO2. Композитный порошок, синтезированный в соответствии с массовым процентом армирова-
ния, сначала подвергали измельчению в планетарной шаровой мельнице при 600 об/мин в течение
0.5 и 2.5 ч, а затем компактифицировали при 420 МПа. Компактированные композиты выдержива-
ли в муфельной печи для спекания при температуре 550°C в контролируемой атмосфере в течение
30 минут. Изучено влияние времени обработки в шаровой мельнице, а также весового процента ар-
мирования, на микроструктуру, удельный вес (плотность) и твердость полученных композитов. Ре-
зультаты РЭМ-микроскопии показали, что частицы Si3N4/ZrO2 после механо-синтеза композитов
были распределены в объеме матрицы однородно, причем с увеличением продолжительности меха-
нообработки число кластеров убывало. Было также отмечено, что при больших временах помола и
высоких весовых процентах (вес. %) армирующих частиц удельный вес синтезированных компози-
тов возрастал с параллельным снижением пористости материала. Наконец, было обнаружено, что
микротвердость композитов также улучшилась благодаря дисперсности и однородности простран-
ственного распределения высокопрочных керамических элементов армирующей подсистемы,
встроенной в матрицу.
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стость
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ВВЕДЕНИЕ
Композиты с металлической матрицей (ММК)

получили больший спрос в конструкционных
приложениях из-за их превосходных свойств по
сравнению с монолитными материалами [1]. В
композитах с алюминиевой матрицей (AMК) вы-
сокопрочный металлический или неметалличе-
ский материал, или оба были усилено алюминие-
вой матрицей низкого удельного веса, благодаря
чему свойства композитов улучшились [2]. Фак-
том стало то, что AMК композиты привлекли
большое внимания в автомобильной и аэрокос-
мической промышленности из-за своего малого
удельного веса и высокого отношения удельной
прочности [3]. Армирование АМК керамически-
ми включениями привело к превосходным свой-
ствам [4–7]. В производстве АМК наиболее ши-

роко используют керамики SiC, Si3N4, Al2O3, B4C,
ZrO2 [5, 8]. По сравнению с одинарно армирова-
ными композитами, алюминиевые гибридные
композиты демонстрируют значительно улуч-
шенное поведение при испытаниях. Свойства
композитов зависят от различных факторов, по-
этому для получения оптимальных свойств очень
важно выбрать подходящий способ армирования
и изготовления. Усиленные армирующими ча-
стицами АМК могут быть получены широко ис-
пользуемыми твердотельными или жидкостными
технологиями [9, 10]. Среди всех возможных тех-
нологий изготовления порошковая металлургия
(ПМ) является наиболее перспективным и уни-
версальным методом, поскольку она дает больше
преимуществ, чем любой иной метод создания
алюминиевых гибридных композитов [11]. Во-
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первых, реакция на межфазных границах исклю-
чается во время технологического ПМ-процесса
“формования”, поскольку происходит в низко-
температурных условиях по сравнению с процес-
сами литья. Во-вторых, ПМ-технология обеспе-
чивает однородную дисперсность частиц порошка,
что приводит к превосходным свойствам компози-
тов [12–14]. Кроме того, с помощью этой (ПМ) ме-
тодики также могут быть получены с высокой
точностью “конструкционные” элементы слож-
ной сетчатой формы [15]. Технологический про-
цесс ПМ-“формования” состоит из трех этапов:
смешивание/механическое сплавление алюминия
и армирующих порошков, уплотнение и последу-
ющее спекание для достижения прочности [16].
Для улучшения свойств композитов важную роль

играют такие параметры ПМ-процесса, как про-
должительность измельчения, тип процесса ком-
пактирования, давление при компактировании,
тип спекания, время, температура, окружающая
среда и т.д. [17, 18]. Бенджамин впервые изобрел
метод механической обработки порошка, т.е. ме-
тод механического легирования (МЛ) [19]. Смеси
“элементарных” порошков измельчали в плане-
тарной шаровой мельнице с мелющей средой для
получения однородного порошкового сплава пу-
тем повторяющихся процессов деформации,
сварки и механизмов разрушения [20–22]. Много
исследований было проведено на композитах на
основе алюминия, синтезированных механиче-
ским легированием [23–30]. В работе [31] авторы
синтезировали композит Al6061/5% Si3N4 методом
ПМ, причем они механически измельчали компо-
зитный порошок в течение различного времени по-
мола: 1.5, 3, 4.5, 6, 8, и 10 ч в высокоэнергетической
шаровой мельнице при 700 об/мин и исследовали
равномерное диспергирование частиц Si3N4 с
уменьшением их размера через 10 ч [32]. Авторы
также заявили о высокой твердости композитов и
ее росте с увеличением продолжительности меха-
нического помола [22]. После изучения доступ-
ной литературы было отмечено, что не было про-
ведено никаких исследований по композитам Al,
армированным частицами Si3N4/ZrO2 и синтези-
рованным методами порошковой металлургии.
Эта работа представляет собой попытку синтези-
ровать композит Al–Si3N4/ZrO2 и исследовать
влияние различных армирующих компонентов и
продолжительности механосинтеза (МС) на мор-
фологию, плотность и твердость означенных ком-
позитов.

МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА

В качестве исходного материала был использо-
ван чистый алюминиевый порошок, который был
произведен компанией Otto Chemie India Ltd.
Средний размер частиц порошка Al (чистотой
99.9%) составлял ≤44 мкм. В качестве армирую-
щих материалов использовали нитрид кремния
(α-Si3N4), закупленный у Sigma-Aldrich India Ltd,
и двуокись и циркония (ZrO2) от фирмы Nano-
Labs India Ltd. Оба армирующих материала пред-
ставляли собой керамические частицы, обладаю-
щие высокой прочностью. В табл. 1 перечислены
характеристики армирующих материалов. Мик-
рофотографии армирующих порошков представ-
лены на рис. 1, который показывает, что частицы
Si3N4 имеют чешуйчатый тип, а частицы ZrO2
одинаково дисперсны.

Композиты были изготовлены по ПМ-техно-
логии, и этапы, выполняемые при изготовлении,
проиллюстрированы на рис. 2. Количества состав-
ляющих композита отмерены на электронных ве-

Таблица 1. Характеристики порошков α-Si3N4 и ZrO2

Свойство α-Si3N4 ZrO2

Чистота 97.50% 99.9%
Средний размер частиц 10 мкм 30–50 нм
Структура Тригональная ГПУ
Удельный вес 3.44 г/см3 5.68 г/см3

Точка плавления 2170°C 2715°C

Рис. 1. РЭМ-изображения порошков (а) Si3N4 и
(б) ZrO2 в состоянии поставки.

10 мкм(а)

10 мкм(б)
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сах, что привело к составам, указанным ниже. По-
сле предварительных замеров, композитный по-
рошок затем измельчали в планетарной шаровой
мельнице (Fritsch, Германия) при 600 об/мин в
течение 0.5 и 2.5 ч. Для получения однородной
смеси и уменьшения скопления (кластеризации)
частиц в качестве мелющей среды добавляли ша-
рики из нержавеющей стали (диаметром 10 мм), а
также 3-вес. % этанола в качестве агента управле-
ния технологическим процессом (АУП), причем
весовое отношение (ВО) “шары/порошок” уста-
навливалось на уровне 10 : 1.

Были синтезированы композиции следующих
элементных составов:

Чистый Al;

После синтеза композитных порошков получен-
ные цилиндрические образцы высотой h = 8 мм и
диаметром основания d = 13 мм были отформова-
ны при 420 МПа одноосным гидравлическим
прессом. Затем образцы для достижения прочно-
сти подвергали спеканию в муфельной печи при
температуре 550°C в течение 30 мин в среде арго-
на. Микроструктуру спеченных образцов, полу-
ченных при двух различных временах измельче-
ния, наблюдали методом РЭМ-микроскопии (на
приборе марки JOEL-JSM 6510 LV SEM). Кроме
того, нами были оценены плотность (уд. вес) и
пористость этих композитов.

3 4Al 3 вес. % Si N ;+

3 4 2Al 3 вес. % Si N 1.5 вес. % ZrO ;+ +

3 4 2Al 3 вес. % Si N 3 вес. % ZrO ;+ +

3 4 2Al 3 вес. % Si N 4.5 вес. % ZrO .+ +

Теоретическая плотность (уд. вес) композитов
измерена по правилу смеси [33]:

(1)

где ρth – теоретическая плотность (уд. вес) компози-

та,   и  – плотность алюминия, нитрида

кремния и оксида циркония, VAl,  и  – объ-

емная доля алюминия, нитрида кремния и оксида
циркония в гибридных композитах, соответственно.

Экспериментально плотность композитов из-
мерялась по принципу Архимеда:

(2)

где ρe – уд. вес композита из эксперимента, а m и
mw – вес исследуемого композита на воздухе и в
воде, соответственно, ρ – уд. вес воды [г/см3].

Для измерения твердости был использован
твердомер Виккерса с нагрузкой 100 кгс и време-
нем экспозиции 10 с. Показания были сняты на
трех разных участках поверхности образцов, а за-
тем рассматривали среднее значение.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

1. Микроструктура. Хорошо известно, что экс-
тремальная пластическая деформация частиц в
процессе измельчения создает значительные изме-
нения в морфологии композитных порошков [34].
В процессе измельчения полученный алюминие-
вый порошок прошел указанную обработку в ша-
ровой мельнице в течение 0.5 и 2.5 ч при
600 об/мин. Влияние процесса измельчения на
морфологию алюминиевого порошка было ис-
следовано по результатам РЭМ (FE-SEM) микро-

3 4 3 4 2 2th Al Al Si N Si N ZrO ZrO ,V V Vρ = ρ + ρ + ρ

Al,ρ
3 4Si Nρ

2ZrOρ

3 4Si NV
2ZrOV

e

w

,
m

m m
ρ = ρ

−

Рис. 2. Технологические этапы получения Al-гибридных композитов.

Механосинтез

в шаровой мельнице

в течение 0.5 и 0.25 ч

Компактирование

вхолодную

при 420 МПа

Al + Si3N4/ZrO2 порошки

Спекание при 500°С
в течение 30 мин
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скопии с полевым эмиттером. Рисунок 3а пока-

зывает, что частицы алюминия имеют неправиль-

ную форму с острыми углами. После 0.5 ч

процесса измельчения, как показано на рис. 3б,

частицы порошка обнаруживают тенденцию к

сглаживанию неровностей своей поверхности из-

за пластичности алюминия. По мере увеличения

времени измельчения (рис. 3в) размер частиц

уменьшался и частицы приобретали округлую

форму. Отмечено, что порошок по своему объему

оказался однородно перемешан – без проявления

видимых локальных неоднородностей – после

2.5-часового измельчения. На рис. 4 показана рент-

геновская дифрактограмма порошка чистого алю-

миния в состоянии поставки. На ней можно видеть

пик 111, отличающийся от всех остальных самой

большой интенсивностью. Из-за наличия ГЦК-

структуры обнаруживаются четыре резких ди-

фракционных пика. Как видно из рис. 4, дифрак-

ционные пики от алюминия испытывали ушире-

ние с увеличением временем измельчения порош-

ковой смеси. Причиной этого, по-видимому, было

измельчение кристаллитов и увеличение деформа-

ций атомного уровня [35]. Из-за высокой термо-

динамической стабильности алюминия новые фа-

зы не были обнаружены даже после измельчения в

течение 2.5 ч. Уравнение Шеррера использовали

для оценки размера зерна на основе данных, по-

лученных из рентгеновских дифрактограмм.

Установлено, что размер зерна составил 27.898 нм

после 2.5 ч, 34.925 нм после 0.5 ч помола и

20.121 нм для немолотого порошка Al.

При времени помола 0.5 ч размер кристалли-

тов увеличивается, поскольку на начальном этапе

механообработки в шаровой мельнице Al-матри-

ца порошкового материала обладает высокой

пластичностью, что усиливает эффект холодной

сварки. На этой стадии холодная сварка домини-

рует над процессами размола–разрушения со-

ставляющих порошка, что приводит к увеличению

размера кристаллитов. Но размер кристаллитов уже

довольно мал после 2.5 ч механообработки в шаро-

вой мельнице, и при дальнейшем размоле хруп-

кость составляющих порошкового материала уве-

личивается в результате процесса наклеп–дефор-

мационное упрочнение.

Рис. 3. РЭМ-изображение с полевым эмиттером (FE)
порошка Al (а) в состоянии поставки, (б) измельчен-
ного за 0.5 ч и (в) измельченного за 2.5 ч.

(a)

(б)

(в)

10 мкм

10 мкм

10 мкм

Рис. 4. Сравнение рентгеновских дифрактограмм от
порошка Al (I) в состоянии поставки, (II) измельчен-
ного за 0.5 ч и (III) измельченного за 2.5 ч.
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Изменение морфологии спеченных компози-
тов исследовали методом РЭМ-микроскопии. На
рис. 5 приведены РЭМ-микрофотографии пяти
композитов после двух времен измельчения (0.5 и
2.5 ч). Отмечено, что продолжительность измель-
чения 0.5 ч, за исключением частичной деформа-
ции частиц алюминия, не оказывает существен-
ного влияния на морфологию композита. Части-
цы алюминия сохранили свою первоначальную
форму на этой стадии, когда можно наблюдать
интенсивное скопление частиц армирования.

Холодная сварка частиц стала возможной, ко-
гда время измельчения достигло 2.5 ч, и частицы
начали расплющиваться из-за столкновения ме-
лющих шаров между собой с высокой энергией
ударного воздействия. Вдобавок к продолжитель-
ности измельчения, природа частицы армирова-
ния также влияет на морфологию композитов.
Это можно наблюдать на рис. 5. Частицы армиро-
вания (Si3N4/ZrO2) равномерно распределены в

объеме композитов, предварительно механообра-
ботанных в течение 2.5 ч.

2. Удельный вес и пористость. Помимо процес-
са уплотнения и спекания морфология синте-
зированных композитных порошков после из-
мельчения, размер частиц и равномерное рас-
пределение частиц армирования в матрице
также влияют на плотность (уд. вес) спеченных
композитов [34]. Экспериментальная плотность и
пористость спеченных композитов (А–Е) при
двух различных временах измельчения (0.5 и
2.5 ч) проиллюстрированы на рис. 6 и 7. Видно,
что теоретическая плотность увеличивается с

2.7 для чистого Al до 2.834 г/см3 для композита
Al–{3 вес. % Si3N4 + 4.5 вес. % ZrO2}. Увеличение

теоретической плотности (удельного веса) на-
блюдали по мере добавления в матрицу частиц
армирования высокого удельного веса. На на-
чальной стадии измельчения экспериментальная
плотность образца В низкая, что может быть связа-
но с агломерацией и кластеризацией частиц Si3N4.

Наличие агломератов и кластеров замедляет про-
цесс диффузии, как это требуется при спекании. По
мере увеличения времени измельчения частицы ар-
мирования равномерно распределяются внутри
матрицы, что приводит к высокому удельному весу
композита. С другой стороны, плотность также уве-
личивается по мере увеличения весовых процентов

наночастиц ZrO2 в случае образцов C, D и E.

Также хорошо известно, что пористость обрат-
но пропорциональна плотности. Разница в экс-
периментальной и теоретической плотности указы-
вает на наличие некоторой пористости в компози-
тах. На рис. 7 показано, что пористость композита
уменьшается со временем измельчения. Как уже
обсудили выше (п. 3.1), некоторые агломераты и
кластеры образуются при непродолжительном
(0.5 ч) времени измельчения, что влияет на свой-

Рис. 5. РЭМ-микрофотографии спеченных компози-
тов (А–Е) при (а) 0.5 и (б) 2.5 ч предварительного из-
мельчения порошковой смеси.
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ства композитов. Частицы Si3N4 в композите B,

прошедшие предварительное измельчение в тече-
ние 2.5 ч, были кластеризованы так, что возникли
пустоты, как показано на рис. 5; это привело к
высокой пористости композита. Но по мере до-
бавления наночастиц ZrO2, эти частицы порошка

равномерно “перемешивались” внутри матрицы.
Более продолжительное время измельчения и рав-
номерное пространственное распределение частиц
армирования приводят к меньшей пористости.

3. Микротвердость. Изменение микротвердо-
сти алюминиевых гибридных композитов в зави-
симости от времени механосинтеза и степени ар-
мирования показано на рис. 8.

Было отмечено, что твердость повышается с
увеличением времени механообработки в шаро-
вой мельнице. Накопление обоих типов армиру-
ющей керамики в матрице повышает твердость
композитов [1]. Вместе с тем нужно заметить, что
время размола более существенно влияет на твер-
дость композита, чем само армирование. Размер
частиц порошка становился все меньше в процессе
размола порошковой смеси, что приводило к уве-
личению взаимодействия частиц порошка между
собой из-за увеличения площади поверхности из-
мельчаемых порошков. Более того, постоянство
деформирования является результатом совмест-
ного действия разрушения частиц и их холодной
сварки [27]. Нами отмечено, что твердость алю-
миниевого гибридного композита, полученного
за 2.5 ч механосинтеза, возросла на 43% по срав-
нению с образцом А и образцом Е.

ВЫВОДЫ

Синтез композита Al–Si3N4/ZrO2 был успеш-

но выполнен. Настоящее исследование было
проведено для определения влияния различных
весовых процентов армирования керамикой и
времени механообработки в шаровой мельнице
на микроструктуру, физические и механические
свойства композита. На основании полученных
результатов сделан ряд выводов. А именно, уве-
личение времени измельчения и вес. % армирова-
ния наночастицами ZrO2 приводит к их равно-

мерному распределению и уменьшению кластеров
и агломератов внутри композитов. Размер частиц
алюминиевого порошка также уменьшается со вре-
менем измельчения. Результаты по удельному ве-
су (плотности) и пористости показали увеличе-
ние плотности и уменьшение пористости с увели-
чением времени механообработки в шаровой
мельнице и вес. % содержания армирующих кера-
мик. Аналогичную тенденцию наблюдали и для
твердости композитов. Улучшенные физико-ме-
ханические свойства композита Al–Si3N4/ZrO2

были обусловлены продолжительным временем
механообработки и увеличением содержания на-

Рис. 6. Сравнение “плотности” спеченных ПМ ком-
позитов при времени предварительного измельчения
их порошковой смеси 0.5 и 2.5 ч.
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ноструктурной ZrO2-фазы. Дальнейшее изучение

влияния этих параметров на трибологические и
другие свойства композита будет исследовано в
ближайшем будущем.
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Рассмотрено влияние температуры и степени деформации темпформинга на микроструктуру и
ударную вязкость высокопрочной низколегированной стали типа 25ХГМТ (мас. %: 0.26C, 0.23Si,
0.54Mn, 0.42Cr, 0.44Mo, 0.06Ti, остальное Fe). Темпформинг приводит к формированию пластин-
чатой микроструктуры, состоящей из сильно вытянутых вдоль направления прокатки зерен и суб-
зерен. Средний поперечный размер зерен составляет 570–790 нм. Текстура деформации включает
волокна 001 || ND и 111 || ND. Особенностью данной стали после темпформинга является повы-
шение работы разрушения при понижении температуры испытания (KV–40°С ≥ 360 Дж), которое
связано с расслоением образца перпендикулярно направлению удара, что предотвращает распро-
странение трещины в направлении удара.
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ВВЕДЕНИЕ
Низколегированные стали широко использу-

ются как конструкционные материалы в строи-
тельстве и машиностроении. Широкое внедрение
в промышленное производство термомеханиче-
ской обработки с контролируемым охлаждением
(TMCP – Thermo-Mechanical Controlled Process-
ing) существенно снизило себестоимость этих ста-
лей, что позволило значительно расширить обла-
сти их применения [1]. Одним из недостатков та-
ких сталей является их относительно высокая
температура хрупко-вязкого перехода (ХВП) по-
сле улучшения или TMCP, что делает эти стали
хрупкими и ограничивает их применение при от-
рицательных температурах. В настоящее время
природа ХВП объясняется в терминах диаграммы
Иоффе, согласно которой увеличение сопротивле-
ния хрупкому разрушению и/или уменьшение эф-
фективного предела текучести должно снижать
температуру хрупко-вязкого перехода [2]. Послед-
ние исследования показали, что схема Иоффе
упрощенно описывает ХВП [3–5]. Повышения
ударной вязкости и понижения температуры ХВП
можно добиться, увеличив длину критической
трещины и, соответственно, протяженность ста-
дии стабильного распространения трещины по
механизму вязкого разрушения или смешанного
хрупко-вязкого разрушения [3–7].

Традиционный подход к подавлению хрупкого
межкристаллического разрушения включает из-
мельчение зерна и выделение дисперсных частиц
по границам зерен, которые тормозят распро-
странение межкристаллитной трещины [4, 8]. С
другой стороны, расслоение материала поперек
направления распространения трещины притуп-
ляет вершину трещины и, таким образом, повы-
шает вязкость разрушения [9]. Трещина не дости-
гает критического размера, и стадия нестабиль-
ного распространения трещины не наступает.
Плиты из заэвтектоидной низколегированной
стали, полученные изотермической прокаткой
при 650°С многослойного пакета, а также компо-
зит, состоящей из чередующихся слоев этой стали
и низкоуглеродистой стали типа 08, продемон-
стрировали сверхвысокую ударную вязкость
KCV > 250 Дж/см2 при –125°С [10].

Кимура с соавторами использовали эффект
поперечного расслоения трещины в образцах с
V-образным надрезом, которое получило назва-
ние “вязкого расслоения” (delamination tough-
ness), для повышения ударной вязкости и сниже-
ния температуры хрупко-вязкого перехода стали
типа 40ХС2М [11]. Предложенный подход заклю-
чается в формировании субмикрокристалличе-
ской структуры волокнистого типа с однородным
распределением частиц карбидов за счет теплой
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прокатки при температуре отпуска закаленной на
мартенсит стали. Такая обработка, названная
темпформинг [12], обеспечивает уникальное со-
четание высокой прочности и ударной вязкости в
низколегированных среднеуглеродистых сталях.
Для разных сталей эффективность темпформинга
в сравнении с отпуском после закалки при тех же
температурах, которую можно оценить по отно-
шению ударной вязкости KCV к пределу прочно-
сти, увеличивается с уменьшением содержания
углерода [13]. Кроме того, в низколегированных
сталях с низким содержанием углерода пониже-
ние температуры темпформинга усиливает эф-
фект вязкого расслоения, тогда как в среднеугле-
родистых сталях существенного влияния темпе-
ратуры темпформинга на ударную вязкость не
наблюдали. Недостаток систематических экспе-
риментальных исследований не позволяет уста-
новить закономерности изменения свойств ста-
лей в результате темпформинга. Настоящая рабо-
та призвана частично восполнить этот пробел в
части влияния степени деформации темпформинга
при различных температурах на микроструктуру и
механические свойства стали 25ХГМТ.

МЕТОДИКА 
ПРОВЕДЕНИЯ ИССЛЕДОВАНИЯ

Исследования проводили на высокопрочной
низколегированной стали 25ХГМТ следующего хи-
мического состава (мас. %): 0.26C, 0.23Si, 0.54Mn,
0.42Cr, 0.44Mo, 0.06Ti, остальное Fe. Предвари-
тельно исследуемая сталь была подвергнута за-
калке при 850°С с охлаждением в воде. Темпфор-
минг проводили следующим образом: стальные
заготовки были нагреты в муфельной печи до
температуры отпуска (600 и 650°C), выдержива-
лись в течение часа при этой температуре, после
чего их прокатывали в несколько проходов до ис-
тинной деформации 0.8 и 1.4. Обжатие за проход
составляло 10%, после каждого прохода стальную
заготовку подогревали до температуры отпуска.

Исследования микроструктуры проводили с ис-
пользованием растрового электронного микроско-
па Quanta Nova Nanosem 450 FEG, оснащенного
анализатором дифракционной картины обратно-
рассеяных электронов (EBSD), с помощью про-
граммы TSL OIM Analysis 6. Изображения OIM
были подвергнуты процедуре очистки: удалению
точек индексом достоверности менее 0.1. Сред-
ний поперечный размер зерен и субзерен оцени-
вался на изображениях OIM (карта распределе-
ния ориентировок) как среднее расстояние между
большеугловыми границами (БУГ) с разориента-
цией θ ≥ 15° и малоугловыми границами с разори-
ентациями θ ≥ 2°, соответственно, в направлении
нормали к плоскости прокатки. Исследование
тонкой структуры проводили на просвечиваю-
щем электронном микроскопе JEOL 2100 c уско-

ряющим напряжением 200 кВ. Фольги для микро-
структурных исследований изготавливали методом
струйной электрополировки с использованием рас-
твора 10%-ной хлорной кислоты в уксусной на
установке Struers Tenupol 5.

Испытания на ударную вязкость проводили
на стандартных образцах квадратного сечения
10 × 10 мм2 и длиной 55 мм с V-образным кон-
центратором напряжений с использованием удар-
ной машины Instron 450 J с системой сбора данных
Instron Dynatup Impulse в интервале температур
от 20 до –196°С. Испытывали по одному образцу
на каждую точку. Образцы для испытаний на
ударную вязкость вырезали так, чтобы направле-
ние удара было параллельным нормальному на-
правлению прокатки.

Фрактографические исследования после ме-
ханических испытаний проводили с использо-
ванием растрового электронного микроскопа
FEI Quanta 200.

РЕЗУЛЬТАТЫ ИССЛЕДОВАНИЙ 
И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ

Микроструктура стали после темпформинга.
Микроструктура стали 25ХГМТ, полученная в ре-
зультате темпформинга при различных темпера-
турах и с разной степенью деформации, показана
на рис. 1.

Темпформинг при температурах (ТТФ) 600 и
650°С до истинной деформации e ∼ 0.8 приводит к
формированию удлиненных в направлении про-
катки (RD) зерен, средний поперечный размер
которых составляет 1.4 и 1.6 мкм соответственно.
Плотность дислокаций была рассчитана по фор-
муле (1) [14] и представлена в табл. 1 совместно с
микроструктурными параметрами:

(1)

где  – среднее искривление решетки вокруг
каждой точки сканирования для первой координа-
ционной сферы;  – вектор Бюргерса,  – шаг ска-
нирования.

При увеличении истинной деформации до e ∼ 1.4
формируется субмикрокристаллическая пла-
стинчатая структура, состоящая из сильно вытя-
нутых вдоль направления прокатки зерен. Попе-
речный размер зерен уменьшается до 570 нм при
ТТФ = 600°С и 790 нм при ТТФ = 650°С (табл. 1).
Экспериментальные образцы характеризуются вы-
сокой плотностью дислокаций более 5 × 1014 м–2,
которая слабо зависит от температуры и степени де-
формации. Такое поведение характерно для теплой
деформационной обработки с большими степе-
нями, которая может сопровождаться некоторым
понижением плотности внутризеренных дисло-
каций с увеличением степени деформации [15].

2 ,KAM

bh
θρ =

θKAM

b h
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Рис. 1. Микроструктура стали 25ХГМТ после различных режимов темпформинга (EBSD карты кристаллографических
ориентаций).
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NDNDND
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Таблица 1. Микроструктурные параметры стали 25ХГМТ после различных режимов темпформинга

Состояние Размер субзерен, мкм Размер зерен, мкм Доля БУГ ρ × 1014, м–2

ТТФ = 600°С, e = 0.8 0.9 ± 0.1 1.4 ± 0.1 0.46 ± 0.05 7.1 ± 0.1

ТТФ = 650°С, e = 0.8 1.1 ± 0.1 1.6 ± 0.1 0.55 ± 0.05 7.4 ± 0.1

ТТФ = 600°С, e = 1.4 0.45 ± 0.05 0.57 ± 0.05 0.71 ± 0.05 6 ± 0.1

ТТФ = 650°С, e = 1.4 0.55 ± 0.05 0.79 ± 0.05 0.59 ± 0.05 8 ± 0.1

Стоит также отметить, что после темпформинга
до e ∼ 1.4 сталь 25ХГМТ характеризуется форми-
рованием волокнистой текстуры деформации

001 || ND и 111 || ND, о чем говорит преоблада-
ние красного и синего цветов на карте кристалло-
графических ориентаций (рис. 1).
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На рис. 2 представлены изображения тонкой
структуры после темпформинга до e ∼ 1.4 при
температурах 600 и 650°С, которые характеризу-
ются слоистой субструктурой со средними попе-
речными размерами субзерен 450 и 550 нм, соот-
ветственно (табл. 1).

Темпформинг стали 25ХГМТ сопровождается
образованием карбидов (цементит и Cr23C6, око-
ло 2% каждого, согласно Thermo-Calc, TCFE7) в
ферритной матрице преимущественно на грани-
цах/субграницах зерен. Их размеры варьируются
от 10 до 100 нм. Распределение карбидов после
темпформинга однородно, хотя на большеугловых
границах формируются относительно крупные ча-
стицы, а размер карбидов, выделившихся на ма-
лоугловых границах существенно меньше.

Ударная вязкость и фрактография. На рис. 3
представлены образцы стали 25ХГМТ, подверг-
нутой темпформингу, после испытаний на удар-

ную вязкость в широком интервале температур с
указанием значений работы разрушения (KV).

Почти все образцы исследуемой стали после
темпформинга с e ∼ 0.8, демонстрируют полное
разрушение после испытаний на ударную вязкость
во всем температурном интервале (за исключением
образцов TТФ = 600°C, e ∼ 0.8 и TТФ = 650°C, e ∼ 0.8
при испытании –90°С). Шарнирное и частичное
разрушение наблюдается в образцах после темп-
форминга с e ∼ 1.4, что свидетельствует о более вы-
соком значении поглощенной энергии удара [7].
Стоит отметить, что даже при температуре ки-
пения жидкого азота –196°С образцы стали
25ХГМТ после темпформинга с e ∼ 1.4 не теряют
способность к расслаиванию и сохраняют значе-
ния работы разрушения KV выше 200 Дж, в отли-
чии от образцов после темпформинга с e ∼ 0.8, ко-
гда образцы разрушаются в результате распро-
странения зигзагообразной трещины, а их работа
разрушения не превышает 10 Дж.

Рис. 2. Тонкая структура стали 25ХГМТ после различных режимов темпформинга.

100 нм NDNDND
RDRDRD

500 нм

100 нм500 нм

TТФ = 650°С, e = 1.4

TТФ = 600°С, e = 1.4
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Рис. 3. Образцы после испытаний на ударную вязкость (а) и график зависимости значений работы разрушения от тем-
пературы испытания (б) стали 25ХГМТ, подвергнутой темпформингу.
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Образцы стали после темпформинга с e ∼ 0.8
(рис. 4), демонстрируют вязкое разрушение при
комнатной температуре с типичной картиной
плоских ямок [7, 16]. С понижением температуры

испытания механизм разрушения меняется на
хрупкий, о чем свидетельствует наличие фасеток
скола. Характер изломов образцов, испытанных
на ударную вязкость при температурах до –40°С,

Рис. 4. Фрактография изломов стали 25ХГМТ, подвергнутой темпформингу при различных температурах до истинной
деформации 0.8, после испытаний на ударную вязкость при различных температурах.
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становится смешанным: присутствуют как ямки,
так и фасетки, а при температуре испытания
‒196°С излом становится полностью хрупким.

На рис. 5 и 6 представлены изображения по-
верхностей изломов стали, подвергнутой темп-
формингу с e ∼ 1.4, после испытаний на ударную
вязкость при температурах 20, –40, –196°С. Пред-
ставлены поверхности изломов, образовавшиеся
в результате распространения трещины в направ-
лении удара, т.е. перпендикулярно образцу
(рис. 5a, 5в, 5д, 6a, 6в, 6д), и в результате распро-
странения трещины перпендикулярно направле-
нию удара, т.е. вдоль образца (рис. 5б, 5г, 5е, 6б,
6г, 6е). Независимо от температуры темпформин-
га с e ∼ 1.4 сталь 25ХГМТ характеризуется одина-

ковыми механизмами разрушения и поверхно-
стями изломов во всем температурном диапазоне
испытаний. Стоит отметить, что механизмы раз-
рушения во всех образцах существенно зависят от
направления распространения трещины. На по-
верхностях излома, возникших в результате рас-
пространения трещины в направлении удара, на-
блюдается типичный вязкий излом с ямочным раз-
рушением.

С другой стороны, поверхности излома, кото-
рые связаны с распространением трещины пер-
пендикулярно направлению удара, характеризу-
ются хрупким разрушением, на что указывают фа-
сетки скола. Транскристаллитное разрушение во
всех образцах на рис. 5 и 6 характеризуется распро-

Рис. 5. Фрактография изломов стали 25ХГМТ, подвергнутой темпформингу при температуре 600°С до истинной де-
формации 1.4, после испытаний на ударную вязкость при различных температурах. а, в, д – распространения трещины
в направлении удара; б, г, е – распространения трещины перпендикулярно направлению удара.
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странением трещины на большое расстояние, что
приводит к огромной площади поверхности разру-
шения. Это типично для явления вязкого расслое-
ния, когда скол, перпендикулярный направлению
удара, предотвращает распространение трещины
в направлении удара и, следовательно, увеличи-
вает ударную вязкость за счет увеличения погло-
щенной энергии.

Необычное повышение ударной вязкости при
уменьшении температуры испытания после
темпформинга с e ∼ 1.4 объясняется различием
интервалов когерентных плоскостей расслоения
вдоль и поперек образца (LND и LRD на рис. 7)
[17, 18]. Длина когерентности плоскостей скола
{001} в сталях после темпформинга максимальна

в направлении прокатки (LND) и минимальна в
поперечном направлении (LRD). Соответственно,
напряжение разрушения сколом в поперечном
направлении (σC//ND на рис. 7) минимально, а
вдоль направления прокатки (σC//RD) максималь-
но, и это различие увеличивается с увеличением
степени деформации при темпформинге. Напря-
жение течения (σT) характеризуется аналогичной
анизотропией, но его вариация существенно
меньше. В то же время σT сильно зависит от темпе-
ратуры. Таким образом, смена механизма разруше-
ния при понижении температуры и переходе от ин-
тервала I к интервалу II (рис. 7) сопровождается по-
вышением ударной вязкости, что связано с
расслоением вдоль образца, когда σT превышает

Рис. 6. Фрактография изломов стали 25ХГМТ, подвергнутой темпформингу при температуре 650°С до истинной де-
формации 1,4, после испытаний на ударную вязкость при различных температурах. а, в, д – Распространения трещи-
ны в направлении удара; б, г, е – распространения трещины перпендикулярно направлению удара.

15 мкм(а)

TТФ = 650°С,
e = 1.4 Tисп = 20°С

Tисп = –40°С

Tисп = –196°С

(б) 25 мкм

15 мкм(в) (г) 25 мкм

15 мкм(д)

аа

бб

вв

гг

дд ее

(е) 25 мкм



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 122  № 10  2021

МИКРОСТРУКТУРА И УДАРНАЯ ВЯЗКОСТЬ 1099

σC//ND. При дальнейшем понижении температуры,
ударная вязкость падает, когда σT становится боль-
ше чем σC//RD.

ВЫВОДЫ

1. Темпформинг стали 25ХГМТ при темпера-
турах 600 и 650°С приводит к удлинению зерен
вдоль направления прокатки и формированию пла-
стинчатой микроструктуры. С увеличением истин-
ной деформации в процессе темпформинга от 0.8
до 1.4 поперечный размер зерен уменьшается от
1.4 до 0.57 мкм при температуре 600°С и от 1.6 до
0.79 мкм при температуре 650°С. После темпфор-
минга c e ∼ 1.4 экспериментальные образцы ха-
рактеризуются наличием волокнистой текстуры

деформации 001 || ND и 111 || ND. Темпфор-
минг сопровождается выделением карбидов раз-
мерами от 10 до 100 нм преимущественно по гра-
ницам зерен/субзерен.

2. Темпформинг образцов стали 25ХГМТ до
e ∼ 0.8 позволяет сохранить значения работы раз-
рушения на уровне, характерном для комнатной
температуры испытаний, при понижении темпе-
ратуры испытаний до –90°С, при этом повыше-
ние температуры темпформинга увеличивает зна-
чения работы разрушения. Увеличение истинной
деформации при темпформинге до 1.4 повышает
работу разрушения, которая демонстрирует тен-
денцию к росту при понижении температуры ис-
пытания. Такое необычное повышение значений
работы разрушения обусловлено расслоением об-
разцов стали в направлении, перпендикулярном
направлению удара. При температуре –196°С об-
разцы после темпформинга с e ∼ 1.4 обладают KV
выше 200 Дж, в отличии от образцов после темп-
форминга с e ∼ 0.8, которые разрушаются посред-
ством распространения зигзагообразной трещи-
ны, а их значение KV не превышает 10 Дж.

Исследование выполнено за счет гранта Россий-
ского научного фонда (проект № 20-19-00497). Ав-
торы выражают благодарность центру коллектив-
ного пользования “Технологии и Материалы
НИУ “БелГУ” за предоставленное оборудование
для проведения структурных исследований и ме-
ханических испытаний.
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