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Аналог сигнала одноимпульсного эха в литиевом феррите получен при совместном воздействии
заднего фронта достаточно длинного возбуждающего радиочастотного импульса и действующего
перед ним дополнительного магнитного видеоимпульса. Сигнал эха возникает вследствие смеще-
ния доменных границ при воздействии магнитного видеоимпульса с амплитудой, превышающей
силу пиннинга доменных границ. Это приводит к скачкообразному изменению направления эф-
фективного поля во вращающейся системе координат, действующего на ядра в доменных границах
и вследствие этого к формированию аналога сигнала одноимпульсного эха. Исследован вклад раз-
личных механизмов формирования в интенсивность этого сигнала.
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ВВЕДЕНИЕ

Одноимпульсное эхо (ОИЭ) представляет со-
бой резонансный отклик неоднородно уширен-
ной ядерной спиновой системы при воздействии
одиночного радиочастотного (РЧ) импульса, воз-
никающий в момент времени, приблизительно
равный длине импульса после его окончания. ОИЭ
было открыто Блумом в 1955 г. для протонов воды,
помещенных в неоднородное магнитное поле. Ме-
ханизм его образования оказался более сложным,
чем у классического двухимпульсного эха (ДИЭ)
Хана [1, 2].

Механизмы формирования ОИЭ можно под-
разделить на следующие два класса: первый класс
относится к так называемому краевому нерезо-
нансному механизму, когда фронты РЧ-импульса
действуют аналогично двум резонансным РЧ-им-
пульсам в методе ДИЭ Хана, второй класс – это
механизмы формирования ОИЭ внутренней при-
роды [3].

Важная роль фронтов РЧ-импульсов в краевых
механизмах связана с тем, что именно в эти мо-
менты времени происходит изменение направле-

ния эффективного магнитного поля Heff во вра-
щающейся системе координат (ВСК), гдe

 и γn – ядерное гиромаг-

нитное отношение,  и  – единичные векторы
во ВСК, Δωj = ωNMRj–ωRF – расстройка j-той изо-
хроматы, ω1 = γnηH1 – амплитуда РЧ-поля в частот-
ных единицах, η – фактор усиления РЧ-поля [4].

Такие изменения направления Heff возникают в
случае краевого нерезонансного механизма, в ос-
новном из-за нерезонансных эффектов, когда не-
сущая частота идеального РЧ-импульса отстроена
от центральной частоты на величину, сравнимую
или большую, чем ширина неоднородно уширен-
ной линии ЯМР [2]. Кроме того, аналогичный эф-
фект имеет место и для механизма искажений
фронтов РЧ-импульса, которые неизбежно возни-
кают при генерации РЧ-импульсов из-за неидеаль-
ных свойств компонентов электронных схем [3].

В обоих этих случаях угол отклонения Heff от
равновесного направления вектора ядерной на-
магниченности m во ВСК играет роль угла пово-
рота m вокруг Heff в методе ДИЭ эха Хана [2].

= Δ + ��
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1 ( ω ω )
γ j

n
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Внутренние механизмы формирования ОИЭ
обусловлены разными типами нелинейностей
спиновых систем. Например, ядерные спиновые
системы в слабоанизотропных магнетиках при
низких температурах обладают большим динами-
ческим сдвигом частоты (ДСЧ). В этих системах
резонансная частота ядерных спинов зависит от
угла отклонения спинов от их равновесных на-
правлений, в результате эффективен так называе-
мый частотно-модулированный механизм образо-
вания ОИЭ [4]. Еще один внутренний механизм
образования ОИЭ и его вторичных сигналов, так
называемый многоимпульсный механизм, был
предложен для систем с нелинейной динамикой
ядерных спинов при одновременном наличии
больших неоднородных уширений линии ЯМР
типа Лармора и Раби [3]. Такая ситуация реализу-
ется в рассматриваемых ниже случаях многодо-
менных ферромагнетиков в нулевых внешних
магнитных полях.

Для таких систем одноимпульсное возбужде-
ние с периодом повторения Т, меньшим по срав-
нению со временем продольной релаксации T1,
можно использовать для усиления сигнала ОИЭ.

В работе [5] было показано, что свойства ОИЭ
в феррите лития можно понять в рамках много-
импульсного нерезонансного механизма в усло-
виях неравновесности спин-системы перед каж-
дым РЧ-импульсом в серии возбуждающих РЧ-
импульсов.

ОИЭ в кобальте впервые экспериментально
наблюдала Стирнс [6], вопреки предварительным
теоретическим оценкам, указывающим на его от-
сутствие. Особенно интенсивные сигналы ОИЭ
наблюдали в гексагональной плотноупакованной
ГПУ-фазе, характеризующейся сильной анизо-
тропией сверхтонкого поля (СТП). В последую-
щих работах [3] для объяснения наблюдаемого
эффекта ОИЭ был предложен механизм образо-
вания ОИЭ за счет искажений фронтов РЧ-им-
пульса, возникающих из-за переходных процес-
сов в радиотехнических цепях при включении и
выключении РЧ-импульса. В этом случае фронты
РЧ-импульса играют роль пары РЧ-импульсов в
методе ДИЭ Хана, и возникновение ОИЭ можно
объяснить в соответствии с экспериментом.

Для исследования роли неоднородного уши-
рения линии ЯМР, обусловленной большой ани-
зотропией СТП в кобальте, в [7] проведено срав-
нительное исследование ОИЭ в феррите лития и
кобальте, для выяснения механизма формирова-
ние ОИЭ в кобальте. Для объяснения получен-
ных экспериментальных результатов был предло-
жен альтернативный внутренний механизм иска-
жения фронтов РЧ-импульса, учитывающий роль
сильной анизотропии СТП в кобальте. Предпо-
ложено, что при отклонении электронной намаг-
ниченности М от равновесного направления при

включении и выключении РЧ-импульса возника-
ют значительные искажения осциллирующего
резонансного локального поля. Они возникают
при смещении доменных границ (ДГ) под воздей-
ствием РЧ-импульса из-за сильной анизотропии
СТП и сопровождаются скачкообразным измене-
нием направления эффективного поля Heff во ВСК.

В работе [7] показано, что ОИЭ в кобальте в
этом случае может формироваться механизмом
искажений, обусловленным анизотропией СТП,
выше определенного порогового значения мощ-
ности РЧ-импульса.

Ниже этого порогового значения ОИЭ форми-
руются многоимпульсным нерезонансным меха-
низмом как в литиевом феррите, где аналогич-
ный механизм искажений неэффективен из-за
сравнительно слабой анизотропии СТП.

Как известно [8], влияние импульсного маг-
нитного поля на ДИЭ ядер, расположенных в до-
менных границах магнетиков, объясняли анизо-
тропией СТП. Показано, что уменьшение ампли-
туды эхо-сигнала при включении магнитного
видеоимпульса (МВИ) между возбуждающими
РЧ-импульсами или между вторым РЧ-импуль-
сом и сигналом эха, связано с нарушением фазо-
вой когерентности в системе прецессирующих
ядерных моментов за счет изменения собствен-
ных ядерных частот, вызываемого анизотропией
СТП, при смещении ДГ под действием МВИ. Не-
однородный сдвиг частоты ЯМР, возникающий
из-за анизотропии СТП при обратимом смеще-
нии ДГ под действием МВИ, может оказаться су-
щественно большим амплитуды РЧ-импульсов в
частотных единицах. В этом случае при совмест-
ном воздействии РЧ и МВИ в кобальте возникает
скачкообразное изменение направления Нeff во
ВСК, действующего на ядра в ДГ [9], что приво-
дит к появлению дополнительного сигнала эха,
названного магнитным, формируемого стимули-
рованным механизмом.

Целью настоящей работы является исследова-
ние возможности генерации аналога сигнала ОИЭ,
формируемого при совместном воздействии РЧ и
МВИ в литиевом феррите (краевое ОИЭ-КОИЭ),
и выяснение механизма его формирования.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНЫЕ РЕЗУЛЬТАТЫ
Блок-схема экспериментальной установки

представлена на рис. 1: возбуждающие РЧ-им-
пульсы генерирует генератор 1. Далее последо-
вательность возбуждающих ЯМР эхо-импуль-
сов поступает в резонатор 2 с используемым
кольцеобразным образцом литиевого феррита.
РЧ поле импульсов возбуждает сигнал эхо в верх-
ней катушке резонатора 2. Затем эти импульсы
вместе с сигналом эха С поступают в приемник 3
и регистрируются осциллографом 4. Канал 5 фор-
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мирует МВИ импульсы, подаваемые на нижнюю
обмотку резонатора. Подробное описание ЯМР-
спектрометра и МВИ- и НЧ-блоков дано в работе
[10]. Экспериментальные результаты получены
при Т = 77 К. Амплитуду сигнала эха измеряли
при наличии и отсутствии МВИ с амплитудой H.

Использовали образцы литий-цинкового фер-
рита Li0.5Fe1.0Zn0.15O4, которые представляют со-
бой кольца диаметром 12–15 мм и весом 5–8 г,
обогащенные изотопом 57Fe до 96.8% с целью уве-
личения интенсивности эха сигнала [8].

Спектр ЯМР монокристалла феррита лития
при Т = 77 К состоит из двух хорошо разрешен-
ных линий, где низкочастотная линия относится
к тетраэдрическим узлам A, а высокочастотная –
к октаэдрическим узлам B. Спектр 57Fe ЯМР спи-
нового эха исследуемого поликристаллического
образца литий-цинкового феррита показан на
рис. 2.

Поскольку внешнее РЧ-поле воздействует на
ядра посредством электронных магнитных мо-
ментов М, то объяснение исследуемых явлений
нужно основывать на представлении о том, какое
движение электронная намагниченность в ДГ со-
вершает под действием МВИ. Смещение ДГ, даже
будучи незначительным, может сопровождаться
большим поворотом М. При этом поворот М внут-
ри ДГ пропорционален смещению ДГ. Этот про-
цесс сопровождается скачкообразным изменени-
ем Нeff в ВСК вследствие изменения локальных
СТП на ядрах из-за анизотропии СТП и неодно-
родности фактора усиления РЧ-поля η в ДГ маг-
нетика [9] пропорциональных смещению ДГ. Ам-
плитуду МВИ, при которой начинается спад ин-
тенсивности ДИЭ, связанный с началом движения
ДГ, естественно связать с силой пиннинга ДГ. Вид
диаграмм воздействия МВИ, действующего в про-
межутке между двумя РЧ-импульсами, показан на
рис. 3. На рисунке видно существенное возраста-

ние силы пиннинга при переходе от окто- к тетра-
эдрическим позициям.

На рис. 4а представлена осциллограмма форми-
рования краевого одноимпульсного эха (КОИЭ),
формируемого при совместном действии МВИ и
заднего фронта РЧ-импульса при частоте повто-
рения РЧ и МВИ fRF = 50 Гц, а на рис. 4б – при од-
нократном воздействии РЧ и МВИ (fRF = 0 Гц).

Используется длинный РЧ-импульс, чтобы
избежать интерференции сигнала стимулирован-

Рис. 1. Блок-схема экспериментальной установки:
1 – генератор возбуждения РЧ-импульсов; 2 – резо-
натор с кольцеобразным образцом литиевого ферри-
та; 3 – приемник; 4 – осциллограф; 5 – канал форми-
рования МВИ.
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Рис. 2. Спектр ЯМР ядер 57Fe в поликристаллическом
литий-цинковом феррите Т = 77 К.
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Рис. 3. Амплитудные диаграммы воздействия МВИ
на двухимпульсное эхо в литий-цинковом феррите на
частотах 74 и 71 МГц, кривые 1 и 2, соответственно,
длительность МВИ τd = 1.0 мкс, T = 77 K.
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ного эха, формируемого совместным действием
МВИ и двух фронтов РЧ-импульса, c КОИЭ.

Из рис. 4б видно, что сигнал КОИЭ формиру-
ется также в случае однократного возбуждения
(fRF = 0), в отличие от сигнала ОИЭ, который от-
сутствует в этом случае [5], рис. 5. Этот факт сви-
детельствует о том, что в интенсивность КОИЭ
дают вклады как многоимпульсный механизм,
так и механизм искажений [5]

Амплитудная зависимость сигналов КОИЭ от
МВИ воздействия представлена на рис. 6.

Исследуем свойства КОИЭ, возникающего
вследствие совместного воздействия МВИ и РЧ-
импульса. Этот дополнительный сигнал форми-
руется МВИ и задним фронтом РЧ-импульса, яв-
ляющимися аналогами фронтов РЧ-импульса в
методике ОИЭ.

Для этого удобно использовать достаточно
длинный РЧ-импульс, чтобы избежать интерфе-
ренции сигнала КОИЭ с сигналом стимулиро-
ванного эха, формируемого совместным воздей-
ствием МВИ и двух фронтов РЧ-импульса.

Сигналы КОИЭ в этом случае показаны на
рис. 4 для случаев многоимпульсного и однократ-
ного воздействия РЧ и МВИ. Этот сигнал не ис-
чезает в пределе однократного возбуждения РЧ +
+ МВИ (рис. 4б), что характерно для механизма
искажений. Кроме того, наблюдается эффект его
усиления при многоимпульсном воздействии
(рис. 4а), что имеет место в случае вклада много-
импульсного механизма. Таким образом, вклад в
формирование сигнала КОИЭ вносят оба меха-
низма формирования. Сигнал КОИЭ появляется
при превышении амплитуды МВИ определенно-
го порогового значения, определяемого силой

Рис. 4. Осциллограмма КОИЭ при частотах повторения импульсов fRF = 50 Гц (а) и fRF = 0 Гц (б), ν = 71 MГц, τd =
= 1.0 мкс, T = 77 K. Нижний луч показывает положение МВИ в пределах РЧ-импульса. Для сравнения представим ос-
циллограммы ОИЭ при частотах повторения РЧ-импульсов fRF = 50 Гц (а) и при fRF = 0 Гц (б).

(а) (б)

Рис. 5. Осциллограммы ОИЭ при fRF = 50 Гц (а) и fRF = 0 (б), ν = 71 MГц, T = 77 K. Нижний луч показывает длитель-
ность РЧ-импульса.

(б)(а)
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пиннинга ДГ, совпадающего с соответствующи-
ми значениями силы пиннинга, определяемыми
при воздействии МВИ на ДИЭ, рис. 3. Соответ-
ствующие зависимости КОИЭ от амплитуды
МВИ приведены на рис. 6. На рис. 7 приведены
амплитудные зависимости КОИЭ от расстояния
между МВИ и задним фронтом РЧ-импульса Δτ,
для двух максимумов ЯМР-спектра на 71 и 74 МГц.
Интересно отметить, что для частоты 74 МГц вре-
мя релаксации сигнала краевого магнитного эха
совпадает с временем релаксации ОИЭ, форми-
руемого многоимпульсным механизмом:  =
= 30 мкс, в то время как для случая тетраэдриче-
ских позиций 71 МГц это время примерно в два
раза короче:  = 24 мкс,  = 46 мкс.

На основании полученных эксперименталь-
ных результатов можно сделать вывод, что в ин-
тенсивность КОИЭ дает вклад как механизм ис-
кажений фронтов РЧ-импульса, так и многоим-
пульсный механизм. При этом определяющую
роль играет искажение фронта РЧ-импульса,
формируемого воздействием МВИ, возникающее
при достаточно быстром смещении ДГ из-за ани-
зотропии СТП и неоднородности фактора η в ДГ.

Наблюдаемые экспериментальные зависимо-
сти сигналов КОИЭ и ДИЭ можно понять, при-
няв во внимание, что согласно [12], при воздей-
ствии МВИ, ДГ обратимо смещается на расстоя-
ние Δх, пропорциональное амплитуде МВИ: Δх ∼
∼ υτd = S(H–Ho)τd, где τd – длительность МВИ,
когда амплитуда МВИ превышает значения силы
пиннинга Ho. В слое Δх ядра при комбинирован-
ном воздействии РЧ и МВИ испытывают эффект

SPE
2Т

ESPE
2Т SPE

2Т

скачкообразного изменения величины и направ-
ления эффективного магнитного поля в ВСК Heff,
из-за соответствующих изменении локального
СТП и фактора η.

Согласно нерезонансной модели формирова-
ния ОИЭ, такое воздействие МВИ эквивалентно
эффекту воздействия переднего фронта РЧ-им-
пульса при формировании ОИЭ. При этом роль
второго фронта РЧ-импульса играет задний
фронт используемого длинного РЧ-импульса.

В этом случае амплитуда КОИЭ (ESPE) будет
пропорциональна числу ядер в слое Δх, формиру-
емом при смещении ДГ: IESPE ∼ Δх/L, где L – ши-
рина возбужденного участка ДГ при воздействии
РЧ-импульса.

Скачкообразное изменение частоты ЯМР во
ВСК должно удовлетворять условию ·τd  1,

где  = (  + )1/2, или другими словами, пе-
риод прецессии ядер в ВСК должен быть больше
по сравнению с τd, что выполняется в наших экс-
периментальных условиях.

При воздействии МВИ на ДИЭ в интервале
между РЧ-импульсами ядра прецессируют в ло-
кальном СТП с частотой ωj = γnHHFFj. Следова-
тельно, должно выполняться условие ωjτd  1,

Δω'j !

Δω'j Δω2
j ω2

1

!

Рис. 6. Амплитудная зависимость сигналов КОИЭ от
МВИ воздействия. Кривые 1 и 2 соответствуют В и А
позициям с частотой 74 и 71 МГц соответственно;
длительность МВИ τd = 1 мкс, T = 77 K.

H, Э

I/Imax
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1008060
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Рис. 7. Зависимость амплитуды КОИЭ от временного
интервала между МВИ и задним фронтом РЧ-им-
пульса. (a) – кривая 1 – сигналы ОИЭ и КОИЭ (d и ⊗
соответственно) при амплитуде МВИ Н = 24 Э. кри-
вая 2 – сигнал КОИЭ (n) при амплитуде МВИ Н =
= 13 Э, (б) – 1 (⊗) – ОИЭ, 2 – КОИЭ (d) при Н =
= 118 Э и 3 – КОИЭ (n) при Н = 34 Э, ν = 71 MГц.
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ГАВАШЕЛИ и др.

требующее наносекундной длительности МВИ τd
для появления сигнала магнитного эха как при
наблюдении инверсного эхо [13], которое в на-
шем случае не выполняется. Поэтому воздей-
ствие МВИ на ДИЭ ведет только к уменьшению
интенсивности (TPE), пропорциональному сме-
щению ДГ ITPE ∼ (L – Δх)/L, из-за потери фазовой
когерентности ядер в Δх слое.

Эти качественные соображения позволяют
понять полученные экспериментальные зависи-
мости сигналов КОИЭ и ДИЭ при воздействии
МВИ.

ВЫВОДЫ

Таким образом, используя совместное воздей-
ствие заднего фронта достаточно длинного РЧ-
импульса и действующего перед ним магнитного
видеоимпульса на ядерную спиновую систему в
доменных границах литиевого феррита, показана
возможность генерирования аналога сигнала од-
ноимпульсного эха. Этот сигнал эха возникает
вследствие смещения доменных границ при ам-
плитуде магнитного видеоимпульса, превышаю-
щей силу пиннинга, вызывающего неадиабатиче-
ски быстрое изменение направления эффектив-
ного магнитного поля во вращающейся системе
координат. Вклад в интенсивность формирова-
ния аналога сигнала одноимпульсного эха дает
как многоимпульсный механизм, эффективный в
случае формирования обычного сигнала одноим-
пульсного эха в литиевом феррите, так и меха-
низм искажений фронта РЧ-импульса вследствие
анизотропии сверхтонкого поля на ядрах и неод-
нородности фактора усиления РЧ-поля в домен-
ной границе.
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Исследуются частотные зависимости поляризуемости, сечений поглощения и рассеяния, а также
радиационной оптической эффективности нанотрубок разных металлов и разных размеров. Полу-
чены выражения для частот продольных и поперечных поверхностных плазмонных резонансов.
Обсуждается связь предложенной теории с моделью плазмонной гибридизации. Прослежена эво-
люция максимумов поляризуемости, а также сечений поглощения и рассеяния при изменении гео-
метрических параметров и морфологии сердцевины и оболочки.

Ключевые слова: цилиндрическая нанооболочка, поляризуемость, фактор деполяризации, поверх-
ностный плазмонный резонанс, скорость релаксации, гибридизация плазмонных мод
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ВВЕДЕНИЕ
Интерес к оптическим свойствам металличе-

ских наноструктур вызван особенностями их вза-
имодействия со светом. В присутствии осцилли-
рующего электромагнитного поля световой вол-
ны свободные электроны металла испытывают
коллективные когерентные колебания относи-
тельно ионной подсистемы кристаллической ре-
шетки [1–4]. Этот процесс имеет резонанс на
определенной частоте света и называется локали-
зованным поверхностным плазмонным резонан-
сом (ППР). Такие колебания затухают за счет из-
лучения собственной энергии, что приводит к
рассеянию света, или безизлучательно затухают в
результате превращения поглощенного света в
тепло [5].

Возможность настраивать плазмонный резо-
нанс путем изменения размера, формы, состава и
окружающей среды [3, 6] стимулирует широкий
спектр нанотехнологических применений плаз-
монных наноструктур. Среди них можно выде-
лить поверхностно-усиленное комбинационное
рассеяние (SERS) [7–10], комбинационное рас-
сеяние, усиленное наконечником (TERS)
[11‒13], оптические явления в метаматериалах
[14, 15], фотовольтаику [16], катализ [17], распо-
знавание и идентификацию химических и биоло-
гических веществ [18, 19], определение сверхмалых
концентраций [20], кислотности [21], визуализа-
цию и спектроскопию [22, 23], фототермическую
терапию рака [24–26].

Многочисленные исследования посвящены
изучению различных форм металлических нано-
частиц, включая сферы, наностержни, нанообо-
лочки, нанокубы и нанозвезды, каждая из которых
обладает определенной конструктивной свободой
для достижения настраиваемых оптических харак-
теристик [1, 2, 27–29]. В наших предыдущих рабо-
тах проанализировано влияние классических [29]
и квантовых [30, 31] размерных эффектов на опти-
ческие свойства одиночных металлических нано-
структур различной геометрии, а также их ансам-
блей [32].

Относительно большое аспектное отношение
позволяет выделить наностержни и нанотрубки
как структуры, обладающие широкими возмож-
ностями для управления оптическими свойства-
ми [27]. Вследствие анизотропии плазмонный ре-
зонанс в наностержне распадается на две моды –
продольную вдоль оси цилиндра и поперечную,
перпендикулярную оси. В случае же нанотрубки
картина усложняется появлением дополнитель-
ной поперечной моды. Подобные особенности в
оптических свойствах слоистых структур типа
“ядро–оболочка” в бездиссипативном прибли-
жении могут быть описаны в рамках модели плаз-
монной гибридизации [33–36]. С точки зрения
данной модели плазмонный отклик одиночной
цилиндрической оболочки рассматривается как
гибридизация возбуждений поверхностных плаз-
монов, возникающих вследствие наличия двух
границ раздела, внутренней и внешней. Поэтому

УДК 539.2

ЭЛЕКТРИЧЕСКИЕ
И МАГНИТНЫЕ СВОЙСТВА
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КОРОТУН, КАРАНДАСЬ

оболочку рассматривают как композицию двух
систем – бесконечной цилиндрической полости
в металле и бесконечно длинной сплошной ме-
таллической проволочки.

В связи с этим исследование частотных зави-
симостей поляризуемости, сечений поглощения
и рассеяния, оптической радиационной эффек-
тивности металлических нанотрубок, а также на-
хождение частот поверхностного плазмонного
резонанса в таких структурах является актуаль-
ной задачей. При этом отдельный интерес пред-
ставляет разработка общей теории поверхност-
ных плазмонных резонансов в цилиндрических
металлических нанооболочках с учетом конечной
длины и конкретных механизмов затухания (пре-
дельным случаем которой является модель плаз-
монной гибрдизации), что и является целью дан-
ной работы.

ОСНОВНЫЕ СООТНОШЕНИЯ
Рассмотрим цилиндрическую металлическую

нанооболочку толщиной  (  где  и  – ее
внутренний и внешний радиусы) и проницаемо-
стью  окружающую диэлектрическую сердце-
вину с проницаемостью  и расположенную в
среде с проницаемостью 

Будем считать, что оболочка имеет конечную
длину L, а аспектные отношения внутреннего и
внешнего цилиндров велики (  ). В
этом случае краевыми эффектами можно прене-

t = − ,t b a a b

s,e

cε

m.e

,L a 1L b @

бречь, а свойства цилиндрической оболочки опи-
сать с помощью формул для близкой к ней по
форме оболочки в виде сильно вытянутого эллип-
соида вращения. Дипольная поляризуемость та-
кой системы представляет собой диагональный
тензор второго ранга

(1)

где выражения для поперечной и продольной
компонент имеют вид [37]:

(2)

где

(3)

(4)

Здесь факторы деполяризации:

(5)

а эксцентриситеты   – объем на-
ноструктуры;  где  – объем сердцеви-
ны,  и  – полуоси эллипсов.

Зная поляризуемость, можно определить сече-
ния поглощения  и рассеяния  световой
волны наноструктурой. Эти величины представля-
ют наибольший интерес, поскольку являются экс-
периментально измеряемыми. Например, сечение
рассеяния измеряется в темнопольных экспери-
ментах, а сечение экстинкции  – в
измерениях пропускания.

Выражения для сечений поглощения  и
рассеяния  цилиндрической металлической
нанооболочки имеют вид [6]:

(6)

где  – скорость света.
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Рис. 1. Цилиндрическая металлическая нанооболоч-
ка в среде с проницаемостью 
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Величины  и  в свою очередь, позволя-
ют рассчитать оптическую радиационную эффек-

тивность  которая характеризует ”рассеиваю-
щую способность“ наноструктур. Эта величина
определяется выражением [38]:

(7)

и характеризует отношение энергии электромаг-
нитного поля, рассеиваемой наноструктурой, к
энергии падающей электромагнитной волны и яв-
ляется важной для оценки эффективности исполь-
зования структуры в фотонных приложениях.

Из (4) следует, что  можно представить в

виде:

(8)

где

(9)

Для сильно вытянутых эллипсоидальных обо-

лочек   где

(10)

Условием плазмонного резонанса является ра-
венство нулю действительной части знаменателя
поляризуемости (см. выражение (2))
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 комплексная диэлектрическая функция обо-

лочки  в рамках моде-

ли Друде определяется выражениями:

(13)

Здесь  – вклад ионного остова; 

 и  – заряд и концентрация электронов, соот-

ветственно (   – среднее расстояние

между электронами),  – электрическая постоян-

ная,  – эффективная масса электронов;  –
поперечная (продольная) эффективная скорость
релаксации.

В случае, когда процессы релаксации несуще-

ственны (  ), можно полу-

чить уравнения для определения частот продоль-
ного и поперечного поверхностного плазмонного
резонанса

откуда получаем

(14)

где  определяются выражениями (9).

Следует отметить, что рассмотренное бездисси-
пативное приближение хорошо описывает про-
дольный поверхностный плазмонный резонанс,

так как  а для описания поперечного по-

верхностного плазмонного резонанса нужно кроме
объемного рассеяния электронов учитывать также
поверхностное и радиационное рассеяние, по ана-

логии с работой [32]. Таким образом, для  мож-
но записать:
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где

(16)

объем металлической оболочки 

 – эффективная длина пробега электронов.

В случае поперечного поверхностного плаз-

монного резонанса  а значит, бездисси-

пативное приближение перестает работать и поэто-
му следует учитывать мнимую часть диэлектриче-
ской функции. Пользуясь соотношением (12), для
поперечного ППР с учетом (13) получим:

(17)

где введены обозначения:

(18)

Учитывая, что поверхностное и радиационное за-

тухание доминируют над объемным (

 γbulk), и подставляя в (17) соотношение (15), по-

лучаем уравнение двенадцатой степени для ча-
стот поперечного поверхностного плазмонного
резонанса

(19)

Численные эксперименты показывают, что
уравнение (19) имеет 12 корней, из которых пять
пар являются комплексно сопряженными (и по-
этому не имеют физического смысла), а два дей-
ствительных корня соответствуют поперечному
ППР. В свою очередь, частоты поперечного ППР
соответствуют максимумам мнимой части попе-
речной компоненты тензора поляризуемости.

Покажем, что в предельном случае отсутствия

затухания ( ) частоты поперечного ППР
можно найти в рамках модели “плазмонной ги-
бридизации”, предложенной в [33, 34]. В соответ-
ствии с этой моделью плазмонные резонансы
слоистых структур можно объяснить как резуль-
тат смешения и гибридизации плазмонных резо-
нансов элементарных наноструктур, подобно то-
му, как возникают молекулярные орбитали из
атомных.

Для рассматриваемой в данной работе нано-
структуры перестраиваемые резонансы возникают
вследствие взаимодействия плазмонов внешней
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поверхности цилиндрической металлической обо-
лочки и полости в металле. Гибридизация этих
плазмонов приводит к появлению двух новых
плазмонных мод, называемых связывающими и
антисвязывающими плазмонами. Если металли-

ческая оболочка является тонкой ( ), то
плазмоны сильно перемешиваются, в то время

как толстая оболочка ( ) эффективно изо-
лирует плазмоны сплошного цилиндра и цилин-
дрической полости в металле.

Указанный подход справедлив в отсутствие за-

тухания ( ). Считая нанотрубку бесконечно

длинной ( ), из формулы (9) можно получить:

(20)

откуда имеем

(21)

При  из (21) получаем:

(22)

Поскольку  то

(23)

что совпадает с результатом работы [35] для ди-

польного плазмонного резонанса (при ).

РЕЗУЛЬТАТЫ ВЫЧИСЛЕНИЙ
И ОБСУЖДЕНИЕ

Расчеты проведены для оболочек разных ме-
таллов с различной диэлектрической сердцеви-
ной, находящиеся в тефлоне. Параметры метал-
лов и диэлектриков приведены в табл. 1 и 2 соот-
ветственно.

На рис. 2 представлены частотные зависимо-
сти мнимой части поперечной компоненты поля-
ризуемости для двух подходов к определению эф-
фективной длины свободного пробега электро-
нов (рис. 2а), а также с учетом и без учета
радиационного затухания (рис. 2б). Поскольку

более реалистичным в качестве  является вы-
бор длины хорды, то далее все расчеты будем вы-
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полнять для случая  =  Следует также

отметить, что подход I ( ) дает несколько

завышенное значение  Так как при увели-
чении объема нанообъекта растет вклад радиаци-
онного затухания, то сравним результаты расче-

тов  с учетом и без учета  (рис. 2б). Ре-
зультаты расчетов свидетельствуют о том, что

происходит сглаживание максимумов  и

их уширение за счет увеличения  Таким обра-
зом, в рассматриваемом случае учет радиацион-
ного затухания представляется необходимым.

Частотные зависимости действительной и мни-
мой частей, а также модуля поперечной компонен-
ты поляризуемости при различных радиусах ди-
электрической сердцевины и толщины металличе-
ской оболочки приведены на рис. 3. Увеличение
радиуса сердцевины (последовательность кривых

) имеет следствием “красный” сдвиг

максимумов и минимумов  (рис. 3а) и

максимумов  (рис. 3б) и  (рис. 3в).

Такой спектральный сдвиг экстремумов можно
объяснить увеличением содержания диэлектрика
в рассматриваемом двухслойном наноцилиндре.
С увеличением толщины металлической оболоч-

ки (последовательность кривых ), на-
против, имеет место “синий” сдвиг указанных
экстремумов, связанный с увеличением содержа-
ния металла. Следует отметить, что графики

 и  качественно и количественно

близки, так как  только

вблизи экстремумов этих величин, а при других

частотах  

На рис. 4 изображены частотные зависимости
сечений поглощения и рассеяния для наноци-

линдров  таких же размеров. Спектраль-

ные сдвиги максимумов сечений поглощения и
рассеяния при увеличении радиуса диэлектриче-
ской сердцевины (кривые в последовательности
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следовательности ) аналогичны сдви-

гам на кривых   и  на

рис. 4. Отметим, что порядки величин  и 
одинаковы, поэтому для рассматриваемых в ра-
боте композитных наноструктур важным являет-
ся учет как поглощения, так и рассеяния.

Частотные зависимости сечения поглощения
для рассматриваемых наноструктур, изготовленных

→ →4 2 5

→ →1 2 3
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abs
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Таблица 1. Параметры металлов (см., например, [29],
[32] и ссылки к ним)

Металл Al Cu Au Ag Pt Pd

rs/a0 2.07 2.11 3.01 3.02 3.27 4.00

1.06

m*/me 1.48 1.49 0.99 0.96 0.54 0.37

1.60

0.7 12.03 9.84 3.70 4.42 2.52

1.25 3.70 3.45 2.50 10.52 13.9

∞
e

−γ 13 1
bulk, 10 c

Таблица 2. Диэлектрические проницаемости ядра ( )
и матрицы ( ) [39]

Ядро Матрица

тефлон

2.25 2.59 2.79 2.3

ce

me

KCl 2TiO 2SiO

Рис. 2. Частотные зависимости мнимой части попе-

речной компоненты поляризуемости двухслойных

наноцилиндров  (  нм,  нм) при
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из различных материалов, представлены на рис. 5.

Расположение максимумов сечений поглощения

соответствует увеличению частот ППР в ряду ме-

таллов  и опре-

деляется частотой объемных плазмонов в этих ме-

таллах и вкладом кристаллической решетки в ди-

электрическую функцию (рис. 5а). Отметим, что

материал диэлектрической сердцевины слабо

влияет на положение максимума сечения погло-

щения. Небольшой “синий” сдвиг имеет место

для сердцевины с наименьшей диэлектрической

проницаемостью (рис. 5б).

На рис. 5в приведены частотные зависимости

сечения поглощения двухслойного наноцилин-

дра  при различных значениях эффек-

тивной массы электронов в Al. Видно, что с уве-

личением  имеет место “красный” сдвиг мак-

симумов  связанный с уменьшением 

→ → → → →Au Ag Pd Cu Pt Al
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Рис. 3. Частотные зависимости действительной (а) и

мнимой частей (б), а также модуля (в) поперечной

компоненты поляризуемости двухслойных наноци-

линдров  при различных геометрических

параметрах: 1 –  нм,  нм; 2 –  нм,

 нм; 3 –  нм,  нм; 4 –  нм,

 нм; 5 –  нм,  нм.
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(а, соответственно, и ) при увеличении эффек-

тивной массы.

Частотные зависимости радиационной эф-

фективности слоистых цилиндров  для

оболочек разных металлов изображены на рис. 6.

Существенное уменьшение  в видимой обла-
сти спектра имеет место только в случае оболочек
Au, а для оболочек всех остальных металлов в

этой области спектра  близка к единице.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Получены соотношения для частотных зависи-
мостей диагональных компонент тензора поляри-
зуемости цилиндрических металл-диэлектриче-
ских наноструктур и частот продольного и попе-
речного поверхностного плазмонного резонанса.

Установлено, что экспериментальным ситуа-
циям соответствует учет радиационного затухания
и выбор хорды как эффективной длины свободно-
го пробега электронов в металлической оболочке.

Доказано, что при отсутствии затухания в пре-
деле бесконечно длинной нанотрубки выражения
для частот поверхностных плазмонов совпадают с
результатами для связывающей и антисвязываю-
щей плазмонных мод, полученными в рамках мо-
дели плазмонной гибридизации.

Показано, что при увеличении радиуса ди-
электрической сердцевины происходит красный
сдвиг максимума мнимой части поперечной ком-
поненты поляризуемости, а при увеличении тол-
щины оболочки – напротив, синий сдвиг. Это свя-
зано с изменением содержания металла в двухслой-
ном металл-диэлектрическом наноцилиндре.
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Рис. 5. Частотные зависимости сечений поглощения

двухслойных наноцилиндров с оболочкой из разных
металлов (а), серебряных оболочек с различной серд-

цевиной (б), наноцилиндров  при различ-

ных значениях эффективной массы электронов (в).
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Поведение максимумов сечений поглощения
и рассеяния аналогично случаю максимумов
мнимой части поперечной компоненты поляри-
зуемости. Кроме того, сечения поглощения и
рассеяния имеют одинаковый порядок величин,
что свидетельствует о необходимости учета обо-
их этих факторов.

Спектральное положение максимумов сече-
ний поглощения зависит также и от материалов
оболочки, поскольку частота ППР уменьшается с
уменьшением частоты объемных плазмонов. Это
свидетельствует о возможности управления опти-
ческими свойствами исследуемых наноструктур
путем изменения геометрических размеров обо-
лочки и варьированием ее состава.

Расчеты показали, что в видимой области
спектра радиационные эффективности нанотру-
бок различных металлов близки к единице за ис-
ключением золотой трубки, что связано с такими
характеристиками Au как частота объемных плаз-
монов и вклад кристаллической решетки в ди-
электрическую функцию.
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В рамках метода Ритца и квантовостатистичекого функционала в модели стабильного желе анали-
тически решена задача по нахождению удельной поверхностной энергии, работ выхода электронов
и позитронов из металла с диэлектрическим покрытием. Расчетные величины чувствительны к гра-
диентному ряду кинетической энергии невзаимодействующих электронов и не чувствительны к ви-
ду монотонного профиля электронов. Проведено сравнение с вычислениями методом Кона–Шема
поверхностной энергии и работ выхода для конкретных изоляторов. Рассмотрены простейшие ком-
позитные покрытия. Аналитически установлена связь теории метода Ритца для композитных по-
крытий с расчетами методом Кона–Шема поверхностной энергии и работы выхода электронов для
металл-диэлектрических наносандвичей. Предложено влияние композитного покрытия на харак-
теристики металлической поверхности учитывать масштабированием случая однородного покры-
тия. Обсуждается возможность использования полученных результатов в различных эксперимен-
тальных ситуациях.

Ключевые слова: метод Ритца, работа выхода, композитные покрытия
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I. ВВЕДЕНИЕ
Исследования электронных свойств металли-

ческой поверхности с диэлектрическим покрыти-
ем представляют интерес для современных техно-
логий с целью создания, например, материалов,
обладающих значительным сенсорным откликом
и селективностью.

Наиболее исследованным в этом направлении
является барьер Шоттки – работа выхода элек-
тронов в диэлектрик или полупроводник [1–3].

Высота барьера Шоттки  контакта металл-
изолятор оценивается на основе правила Шотт-
ки–Мотта [3] с характеристиками изолирован-
ных друг от друга металла и изолятора

(1)

где  и  – работа выхода электронов из
металла в вакуум и глубина залегания зоны про-
водимости электронов в изоляторе до контакта.
При малых зазорах металла и изолятора хвост
электронного распределения металла находится
под влиянием поляризации изолятора.

При инжекции позитронов в металлы, облада-
ющие отрицательной по величине работой выхо-
да позитронов  (справедливо и для антиво-
дорода [4]), позитроны встречают барьер высотой

(2)

Для уточнения (1) и (2) можно ввести зависи-
мость  где  – диэлектрическая константа
изолятора в приближении сплошной среды.

В приближении сплошной среды, при расче-
тах металл-диэлектрических интерфейсов, изо-
лятор характеризуется лишь диэлектрической по-
стоянной ε. В рамках такого подхода, используя
приближения локальной плотности (LDA), вы-
полнены многочисленные вычисления поляризу-
емости и поверхностного плазмонного резонанса
в металлических наносферах и нитях в различных
диэлектрических матрицах (см., например, [5]), а
также предсказано изменение знака работы вы-
хода позитронов в зависимости от  диэлектриче-
ского покрытия металла [6]. В рамках метода Ко-
на–Шема нами рассчитывались поверхностные
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характеристики металл-диэлектрических нано-
сандвичей с учетом зоны проводимости ( ) [7, 8].

О сложности получения подходящих для ис-
следования объектов и методов измерения гово-
рит сравнительно малое количество эксперимен-
тальных исследований, целью которых, как пра-
вило, являются квантово-размерные эффекты.
Например, пленки (пластины), выращенные на
различных подложках [9–11]. В [11] эксперимен-
тально исследовались пленки Pb(111) толщиной

 от 1 до 16 монослоев, выращенные на подложке
Ge(111). Измерялась работа выхода в вакуум ме-
тодом фотоэмиссионной спектроскопии. По-ви-
димому, авторами [11] наблюдался пиннинг уров-
ня Ферми в пленке Pb(111): все значения 
находятся ниже примерно 4 эВ (это значение со-
ответствует  для Ge), а размерные флуктуации

 эВ. Примерно такие значения
 получены нами [8] для Vacuum/Al/Al2O3,

но в отсутствии пиннинга.
Проблема описания металла с композитным

покрытием непосредственно связана с вопросом
о анизотропии работы выхода или о локальной ра-
боте выхода, которая по сути соответствует ло-
кальному значению эффективного одноэлек-
тронного потенциала, зависящего от координат
[12–17]. Исследования подобного рода принято
выполнять либо методом Кона–Шема [14, 16],
либо ab initio методами [13, 15, 17], которые зача-
стую не позволяют провести детальный анализ
получаемых результатов. Такой анализ возможен
в рамках вариационного метода Ритца.

Целью работы является определение методом
Ритца работ выхода электронов и позитронов,
удельной поверхностной энергии плоской метал-
лической поверхности, участки которой покрыты
различными диэлектриками.

II. МОДЕЛЬ МЕТАЛЛИЧЕСКОЙ 
ПОВЕРХНОСТИ С ПОКРЫТИЕМ

Однородное покрытие. Вначале рассмотрим
плоскую поверхность металла, покрытую одно-
родным диэлектриком. Руководствуясь опытом
нашей предыдущей работы [16], для простоты вы-
числений мы приняли толщины диэлектриков
бесконечно большими. Достаточно быстрое убы-
вание электронного распределения вне металла
(примерно на расстояния 5–10 ангстрем) позво-
ляет пренебречь эффектом толщины этого по-
крытия, минимальная толщина которого должна
быть гораздо больше моноатомного слоя диэлек-
трика. Длина свободного пробега электронов в
диэлектриках  – это десятки ангстрем [18].

В модели желе (J) и методе Ритца используем
однопараметрический профиль электронов 
а однородное распределение положительно заря-

χe

L

ε,( )W L

χ
Δ ε, ∈ . , .( ) (0 2 0 5)W L
Δ ( )W L

el

( ),n z

женного фона зададим с помощью функции Хе-
висайда

Здесь  – концентрация электронно-
го газа в объеме металла,  – среднее расстояние
между электронами.

Профили распределения зарядов удовлетворя-
ют условию электронейтральности

(3)

Квантовостатистический функционал с объ-
емной плотностью энергии электронов  в LDA,
состоит из: квазиоднородной кинетической энер-
гии невзаимодействующего электронного газа
(здесь и дальше атомные единицы Хартри)

членов градиентного разложения Вейцзеккера–
Киржница–Ходжа [19] кинетической энергии,
содержащего четные степени градиентов

(4)

обменной энергии Дирака

и корреляционной энергии Пайнса–Нозьера

Нелокальная (электростатическая) составля-
ющая энергии имеет вид:

(5)

а электростатический потенциал  находится ре-
шением уравнения Пуассона:

(6)

Функция  равна 1 внутри металла, где элек-
троны и ионы находятся в вакууме, и равна  сна-
ружи металла. Решение уравнения (6) имеет вид:

(7)
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со значением потенциала в глубине металла

(8)

Удельная поверхностная энергия в модели
обычного желе равна по определению

(9)

а в модели стабильного желе [20, 21]

(10)

где стабилизационный потенциал

В модели стабильного желе работа выхода
электронов определяется как

(11)

а для позитронов

(12)

где  содержит вклады от позитрон-электронных
корреляций в однородном электронном газе и по-
зитрон-ионного взаимодействия в элементарной
ячейке металла [22, 23] (  эВ для Al).

Для сравнительного анализа вычисления вы-
полнены с ”антисимметричной” функцией

(13)

и функцией фермиевского вида

(14)
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Подстановкой (13) и (14) в (7) и (8), а затем по-
следующим интегрированием получаем соответ-
ственно

(15)

и

(16)

Выражение (15) совпадает с соответствующим
результатом работы [24]. В (15) и (16) при 
легко прослеживается связь со значением элек-
тростатического потенциала на границе проводя-
щего шара в однородном диэлектрике [25].

При выводе (16) во внутреннем интегрирова-
нии в (7) использовано разложение (14) по степе-
ням малости  Такое разложение хорошо
работает за исключением окрестности  Не-
смотря на это интегрированием такая особен-
ность нивелируется при выводе  и нахожде-
нии электростатической компоненты поверх-
ностной энергии

(17)

Результат аналитических вычислений ком-
пактно может быть записан в виде:

(18)

Значения коэффициентов  зависят от вида
пробной функции и приведены в табл. 1.

Простейшее композитное покрытие. Рассмотрим
макроскопическую металлическую сплошную сфе-
ру радиуса R, покрытую слоем диэлектриков с раз-
личными постоянными  (приближение сплошной
среды).
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Таблица 1. Значения коэффициентов в выражении (18), рассчитанные с использованием функций (13) (верхнее
значение) и (14) (нижнее значение)

0.785 –1.842 0.2502 6.589 9.627 5.115 –4.832 1.611 –1/2
1.886 –2.179 0.3288 3.499 6.944 2.861 –3.359 1.120 –0.693

qC tC exC × 3
cor 10C × 3

g1 10C × 4
g2 10C × 4

g3 10C × 4
g4 10C WSC
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Для аналитического решения задачи поло-
жим, что на металлической поверхности граничат
всего два диэлектрика 1 и 2 ( ). Область ди-
электрика с  может быть задана полярным углом

 (рис. 1a). Рисунок 1a в случае  может быть
применен к металлической капле, лежащей на
диэлектрической подложке с 

Задавая долю  поверхности сферы, за-
нятую диэлектриком 1 получаем значение погра-
ничного угла  В соответствии с
рис. 1a, каждой области соответствуют свои про-
фили, которые характеризуются  и  Случай

 на рис. 1a в пределе  представляет
плоскую поверхность металла, покрытую одно-
родным диэлектриком.

Для металлов с однородным покрытием работа
выхода электронов  уменьшается с увеличе-
нием ε. Нанесение на поверхность металла раз-
ных диэлектриков ( ) приведет к перетека-
нию электронной жидкости вблизи поверхности
из области 1 в область 2 (или наоборот) вслед-
ствие возникающей контактной разности потен-
циалов. Подсчитывая число электронов, перете-
кающих из одной области в другую, можно полу-
чить важное условие:

(19)

Рассмотрим случай  на рис. 1a, когда
центр металлического шара расположен на плос-
кой границе двух диэлектриков. Ось  направлена
перпендикулярно границе ( ). “Сплющи-
вая” шар в диск (рис. 1б), мы получаем макроскопи-
ческую “пластину” толщиной  в диэлектрическом
окружении – металл-диэлектрический сандвич с
плоским интерфейсом (рис. 1в).

Выбирая за основу функцию (13), для сандвича
выберем профиль электронного распределения
в виде:

(20)

где Zi = L/2 + δi.

Параметры  характеризуют сдвиги профи-
ля вследствие перезарядки поверхности, т.е. раз-
меры локальных дипольных барьеров областей 1 и
2. Условие сшивки профиля (20) в  для произ-
вольного  и условие электронейтральности под-
тверждают (19), но выполняются при 
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Это легко проверить, рассчитывая, например, при
произвольных :

(21)

Ограничение условием  является всего
лишь следствием использования однопарметриче-
ской пробной функции.

δi

( ) ( ) ( )
= ≡

 σ λ , δ + σ λ , δ λ , δ = σ λ .
   1 2

t 1 1 t 2 2 2 2 t
λ λ λ

1 1
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δ = 0i

Рис. 1. Геометрическая схема металлической сферы,
покрытой двумя разными диэлектриками (a); переход
от сферы к диску, симметрично расположенному
между диэлектриками (б); пластина (в).
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Подставляя (20) в выражение электростатиче-
ского потенциала сандвича и сохраняя только экс-
поненциальную координатную зависимость для

 получим:

(22)

(23)

Профиль (22) отражает эквипотенциальность
поверхности пластины непосредственно на грани-
це положительно заряженного фона. Поэтому 
изменяется только по нормали к поверхности.

Таким образом, для пластины можно приме-
нять то же выражение (9), используя (23), а для
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работы выхода  в (11) нужно заменить на

Выражение (23) имеет аналогии. Во-первых,
наблюдается прямая связь со значением электро-
статического потенциала на границе проводяще-
го шара, симметрично расположенного между
двумя диэлектриками с  и  [25]. Во-вторых, об-
наруживается прямая связь формулы (23) с чис-
ленными результатами метода Кона–Шема [7]
поверхностной энергии и работы выхода электро-
нов для металл-диэлектрических наносандвичей,
например, нанопластины Al, слева и справа от ко-
торой находятся диэлектрики: 

В результатах работы [7] имели место особен-
ности, которые не получили объяснения. Зависи-
мости  для сандвичей  и 
совпадали. Расчет для  и  дал тот
же результат, т.е. работа выхода для асимметричных
сандвичей  совпадала с работой вы-
хода симметричных сандвичей  со сред-

неарифметическим значением 
(см. рис. 5 в [7]). Теперь на основании метода Рит-
ца можно дать краткие комментарии.

В случае  электростатический потенци-
ал в аналитических функциях не выражается даже
приближенно вследствие того, что не является
малым параметром. В этом случае можно предло-
жить следующий подход.

В электростатике при расчете емкости плоско-
го конденсатора, частично заполненного разны-
ми диэлектриками, величины  входят в комби-
нации  где  – площади контактов.
Можно предложить обобщение выражений (15) и
(9) с помощью замены

(24)

для произвольного числа контактов плоской метал-
лической поверхности с диэлектриками. В рас-
сматриваемом нами случае

(25)

В случае двух диэлектриков на поверхности и
 имеем 

III. РЕЗУЛЬТАТЫ ВЫЧИСЛЕНИЙ
И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ

В табл. 2 и 3 представлены результаты вычис-
лений для плоских поверхностей поликристалли-
ческих Al ( ) и Na ( ) с однород-
ным покрытием.  – боровский радиус.

φ

( )−φ = − π λ + ε 12(0) 2 1 .n

ε1 ε2

{ }ε εleft rightAl .L

( )W L { }1 Al 5L { }3 Al 3L

{ }1 Al 9L { }5 Al 5L

{ }ε εleft rightAlL

{ }ε εAlL

ε = ε + εleft right
1 ( )
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α ≠ 1 2

εi

ε ,i iS = αi iS S

ε → ε α� i i
i

ε → ε α + ε − α .� 1 2(1 )

α = 1 2 ε = ε� .

= . 02 07sr a = . 03 99sr a
0a

Таблица 2. Результаты вычислений для Al с функ-
цией (13) с учетом полного градиентного ряда и только
с поправкой Киржница (*). Для сравнения через ко-
сую черту приведены результаты минимизации с
функцией (14), а также ниже значения, рассчитанные
методом Кона–Шема (**). В круглых скобках – экспе-
риментальные значения

ε , эрг/см2 , эВ

1 0.709/0.543 872/876 4.88/4.723
0.602* 567* 3.60*

927** 4.30**
(926) (4.25)

2 0.760/0.590 698/ 691 4.25/4.21
0.661* 456* 3.27*

715** 3.56**

3 0.784/0.611 630/630 4.03/4.03
0.687* 411* 3.16*

630** 3.27**

4 0.797/0.623 593/598 3.91/3.94
0.701* 387* 3.09*

592** 3.15**

5 0.805/0.623 570/598 3.84/3.94
0.711* 371* 3.06*

554** 3.02**

λ, 0a σ eW
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Оптимальные значения вариационного пара-
метра  характеризующего “ширину” поверх-
ностного электронного распределения, находи-
лись из условия 

С увеличением константы  покрытия величи-
на параметра  растет, выходя на плато. Зависи-
мость  качественно согласуется с поведением
электронных профилей, рассчитанных методом
Кона–Шема, но значения  в несколько раз мень-
ше, если сравнить с рис. 2, на котором видны фри-
делевские осцилляции электронной плотности.

Полностью самосогласованные вычисления в
методе Кона–Шема и LDA приводят к гораздо
более значительным величинам ширины поверх-
ностного слоя, а сшивка с потенциалом изобра-
жения – к еще большим величинам [8]. Поэтому
используемый метод Ритца частичного самосо-
гласования процедуры, хотя и позволяет анали-
тическое рассмотрение подобных задач, проиг-
рывает в воспроизведении профиля эффективно-
го одноэлектронного потенциала  вблизи
поверхности при полном самосогласовании.

Полученную нами зависимость  можно про-
комментировать и с точки зрения “механического”
равновесия металла с покрытием в терминах тензо-
ра натяжений или давлений [26].

Тензор натяжений содержит неэлектростати-
ческие составляющие, а также максвелловский
тензор натяжений. В общем случае он зависит от

константы покрытия  и дает вклад  в

нормальную и тангенциальную компоненту дав-
ления, соответственно, определяя тем самым за-
висимость  а также (17). Условия равновесия
поверхности требуют равенства нулю нормальной
компоненты давления при отсутствии внешнего
давления. В методе Кона–Шема (рис. 2) этот тен-
зор натяжений отвечает за ”вытягивание” профи-
лей  и одноэлектронного эффективного по-
тенциала  в область диэлектрика, в тоже вре-
мя к ”вдавливанию” профиля  в металл [
является компонентой ].

С увеличением константы  покрытия величи-
ны  и  уменьшаются и выходят на плато. Рас-
чет наблюдаемых характеристик слабо зависит от
вида пробной функции, но весьма чувствителен к
градиентному приближению. Вычисления для
полного градиентного ряда лучше согласуется с из-
вестными экспериментальными значениями при

 и расчетом методом Кона–Шема для , но
вместе с тем, дают завышенные значения для 
Расчеты только с градиентной поправкой Киржни-
ца [  в (18)] приводят, наоборот, к
лучшему согласию по  чем по 

Зависимость от полноты градиентного ряда
ярче проявляется на зависимости работы выхода

λ ε( ),

σ , ε,λ →( ) min.n
ε

λ
λ ε( )

λ

veff ( )z

λ ε( )

ε ∇φ
π
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21 ( )
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φ( )z φ( )z
veff ( )z

ε
σ eW

ε = 1 σ
.eW

, , =g2 g3 g4 0C C C
,eW σ.

позитрона. В табл. 4 приведены результаты вы-
числений для конкретных изоляторов на поверх-
ности Al, из которых следует изменение знака

 Наблюдается удовлетворительное согласие
результатов метода Кона–Шема и метода Ритца с
полным градиентным рядом. Это также означает
и такое же согласие рассчитанных величин ди-
польных барьеров в этих версиях метода функци-
онала плотности.

В табл. 5 приведены результаты вычисления
методом Ритца для Al c различными значениями

 Величины   и  при  соответ-
ствуют значениям в табл. 2.

ε( ).pW

α,ε , ε1 2. λ, σ eW ε = ε1 2

Таблица 3. Результаты вычислений для Na с функ-
цией (13). Обозначения такие же как и в табл. 2

ε , эрг/см2 , эВ

1 1.061 178 3.66
0.749* 121* 2.94*

172** 2.93**
(191) (2.35, 2.75)

2 1.107 167 3.40
0.789* 118* 2.82*

159** 2.69**

3 1.127 163 3.30
0.805* 116* 2.77*

155** 2.59**

4 1.137 161 3.26
0.814* 115* 2.75*

152** 2.55**

5 1.144 159 3.23
0.820* 115* 2.73*

150** 2.51**

λ, 0a σ eW

Таблица 4. Параметры, используемые в модели, и ре-
зультаты вычислений с функцией (13) работы выхода
позитрона для идеальных контактов Al/изолятор (в эВ).
Измеренные значения  (  – глубина залегания зоны
проводимости термализованных позитронов в изолято-
ре до контакта) взяты из [27]. Обозначения такие же как
и в табл. 2

Вакуум Kr Xe SiO2 Al2O3

ε 1.5 1.65 1.9 4 9
0 0.45 0.68 1.1 1.35

0 2 2.3 2.43 –

–0.65 –0.16 –0.06 0.32 0.52

0.63* 0.89* 0.94* 1.14* 1.25*
–0.67** –0.06** 0.06** 0.56** 0.85**

χ p χ p

χe

χ p

pW
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Сопоставление данных из табл. 5 и 2 для  и 
при   и  а также  и 
показывают совпадение со значениями  и
3, соответственно, что и является следствием эк-
випотенциальности металлической поверхности.

”Композитность” покрытия в (9) и (11) фор-
мально определяется электростатической состав-
ляющей  и  Поэтому величины из табл. 5, ес-
ли для них комбинация  является

σ eW
α = 1 2; ε =1 3 ε =2 1, ε =1 5 ε =2 1,

ε = 2

σ .eW
ε α + ε − α1 2(1 )

целочисленной, совпадают с соответствующими
величинами из табл. 2 для однородных покрытий.
Таким образом табл. 2 является ключевой а, ис-
пользуя соотношение (24) в качестве масштабно-
го преобразования, можно получить значения  и

 для произвольного композитного покрытия.
Работа выхода электронов  как энергия

электрона в глубине металла, отсчитанная от ваку-
умного уровня, является изотропной, независимо
от формы поверхности металлического образца и
диэлектрического покрытия. Такой вывод следует
из эквипотенциальности металлической поверх-
ности [12, 13]. Барьер Шоттки для композитного
покрытия

(26)
наоборот, является анизотропной величиной и в
процессах переноса определяется наибольшей ве-
личиной  (наименьшим ).

Обсудим возможность наблюдения зависимо-
стей  для различных контактов.

Если работа выхода электронов в вакуум 
измеряется в результате внешнего фотоэффекта,
то такая возможность относится только к металлу
с покрытием толщиной  (отсутствие энерго-

σ
eW

ε�( ),eW

Φ = ε − χ ,�

( ) ( )( )i i
e e eW

χ( )i
e Φ( )i

e

, ε( )e pW

ε( )eW

Λ < el

Рис. 2. Одномерный электронный профиль (a) и
энергетические диаграммы (б и в), рассчитанные ме-
тодом Кона–Шема для контактов: Al/вакуум и
Al/SiO2. Заштихованная область – ферми-жидкость.
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Таблица 5. Результаты вычислений с функцией (13)
для Al с композитным покрытием. Обозначения такие
же как и в табл. 2

 эрг/см2  эВ

1/2 2 1 0.741 760 4.47
0.638* 497* 3.39*

1/2 3 1 0.760 698 4.25
0.661* 456* 3.27*

1/2 5 1 0.784 630 4.03
0.687* 411* 3.16*

1/2 4 3 0.791 609 3.96
0.695* 397* 3.12*

1/3 2 1 0.732 790 4.58
0.628* 516* 3.44*

1/3 3 1 0.748 736 4.39
0.647* 481* 3.34*

1/3 4 3 0.789 615 3.98
0.692* 402* 3.13*

1/4 2 1 0.727 807 4.64
0.623* 527* 3.48*

1/4 3 1 0.741 760 4.47
0.638* 497* 3.39*

1/4 4 3 0.787 619 3.99
0.691* 404* 3.14*

α ε1 ε2 λ, 0a σ, ,eW
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обмена электрона с изолятором). В случае энер-
гообмена ( ) величина  может быть вос-
становлена по формуле (26) и измерению  в ре-
зультате внутреннего фотоэффекта.

Вследствие короткого времени жизни позитро-
на в среде работа выхода позитронов в вакуум 
измеряется по нижней границе кинетической
энергии позитронов обратной эмиссии [27], т.е.
только для тех металлов, для которых 
Поэтому в случае контактов с изоляторами измере-
ние зависимости  возможно только при вы-
полнении условия   – длина диффузии
позитрона в изоляторе. В случае  позитрон
растеряет избыточную энергию в изоляторе, опу-
стившись ниже вакуумного уровня энергии (рис. 3)
и там аннигилирует.

В приведенных экспериментальных ситуациях
в результате решения обратной задачи по измере-
ниям  и  можно оценить  и  в
изоляторе.

В нашем исследовании мы предполагали от-
сутствие химических изменений в контакте, что
достаточно правдоподобно для изоляторов с ма-
лым  Для полупроводников Si, Ge наличие по-
верхностных состояний приводит к пиннингу
энергии Ферми. В этом случае задача решается
кластерным методом [28].

В методе Ритца для металлической поверхно-
сти с диэлектрическим покрытием удельная по-
верхностная энергия выполняет вспомогатель-
ную роль: в результате оптимизации определя-
лось “истинное” значение параметра 
которое необходимо для расчета измеряемой ха-
рактеристики – работы выхода электронов 
Можно предложить следующее практическое ис-
пользование полученных результатов для 

Λ > el eW
Φe

(1)pW

<(1) 0.pW

ε( )pW
Λ < ,pl pl

Λ > pl

ε, Λ( )eW ε, Λ( )pW el pl

χ .e

λ ε , ε1 2( ),

.eW

σ ε , ε1 2( ).

Экспериментально поверхностное натяжение
определяется краевым углом смачивания по зако-
ну Юнга [29]. При этом полученная в данной ра-
боте зависимость  в определенном
смысле моделирует металлическую каплю, каса-
ющуюся площадью  диэлектрической
подложки с константой  Предложенный в дан-
ной работе подход, возможно, позволит уточнить
измерения 

IV. ЗАКЛЮЧЕНИЕ
В данной работе в рамках метода Ритца и кван-

товостатистичекого функционала в модели ста-
бильного желе аналитически решена задача по
нахождению удельной поверхностной энергии,
работ выхода электронов и позитронов из метал-
ла с диэлектрическим покрытием. Для однород-
ного покрытия расчетные величины нечувстви-
тельны к выбору однопараметрических функций
для электронного профиля, но чувствительны к
градиентному ряду кинетической энергии невза-
имодействующих электронов. Тем не менее это
не повлияло на качественные выводы работы.

Предложено влияние композитного покрытия
на характеристики металлической поверхности
оценивать масштабированием случая однородно-
го покрытия. Это позволило аналитически уста-
новить связь теории метода Ритца для композит-
ных покрытий с расчетами методом Кона–Шема
для металл-диэлектрических наносандвичей. По-
казано, что работа выхода электронов, отсчитан-
ная от вакуумного уровня, является скалярной
величиной, независимо от формы поверхности
металлического образца и диэлектрического по-
крытия. Барьер Шоттки для композитного по-
крытия, наоборот, является величиной анизо-
тропной.

Автор выражает благодарность Бабичу А.В. за
помощь в проведении вычислений.
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ВВЕДЕНИЕ

В ферромагнитных сплавах Гейслера системы
Ni–Mn–Ga было установлено, что действие маг-
нитного поля оказывает сильное влияние на мар-
тенситную структуру вследствие взаимодействия
магнитных доменов со структурными [1–4]. По
этой причине приложение магнитного поля к мо-
нокристаллическим образцам сплавов опреде-
ленного состава вызывает гигантские обратимые
деформации, до 10% [1, 4]. Данный эффект пре-
вышает значения магнитострикционной дефор-
мации на порядок величины и поэтому может
найти широкое применение в различных обла-
стях техники. Мартенситное превращение в та-
ких ферромагнитных сплавах Гейслера является
термоупругим. Одновременно оно является маг-
нитоупругим, так как изменение направления на-
пряженности магнитного поля изменяет величи-
ну деформации [1–4].

Термоупругие и магнитоупругие мартенсит-
ные превращения были обнаружены во многих
сплавах Гейслера систем Ni–Mn–X (X = Ga, Sn,
In, Al). Интерес к исследованию мартенситных
превращений в этих сплавах связан с необычно-
стью их поведения [1]. Небольшие изменения хи-

мического состава сплавов сильно влияют на тем-
пературу мартенситных и магнитных превраще-
ний [1]. Практический интерес представляют
сплавы, у которых температурный интервал пре-
вращений расположен вблизи комнатной темпе-
ратуры. В первую очередь, это сплавы системы
Ni–Mn–Ga.

Мартенсит во многих сплавах Гейслера, в том
числе в сплавах системы Ni–Mn–Ga с мартенсит-
ной точкой выше 270 К [1], имеет семислойную
кристаллическую структуру, которую обозначают
либо 7R, либо 14М в зависимости от выбора эле-
ментарной ячейки (рис. 1). В направлении оси с
элементарная моноклинная ячейка 14М в 2 раза
больше, чем элементарная моноклинная ячейка
7R, тем не менее использование ячейки 14М пред-
почтительнее при кристаллографическом анали-
зе мартенситного превращения. Ячейке 14М со-
ответствует высоко-симметричный тетрагональ-
ный прообраз в исходной решетке, что упрощает
анализ, в то время как ячейке 7R соответствует
низко-симметричный прообраз (моноклинный).
Семислойная структура состоит из пяти слоев
“основной” решетки (матрицы), которые череду-
ются с двумя слоями, находящимися в двойнико-
вом положении (двойник).

УДК 669.24'74'871:548.73
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В работе [5] был выполнен кристаллографиче-
ский анализ мартенситного превращения в спла-
ве Ni47Mn42In11 с шестислойной укладкой атомов
в мартенсите. Был установлен механизм мартен-
ситного превращения. Он состоял из сдвига по
плоскости (112) в направлении [ ] на 0.185 в ис-
ходной L21 фазе, а также дополнительного растя-
жения на 5.3% в направлении нормали к плоско-
сти сдвига, растяжения на 0.5% в направлении
сдвига и сжатия на 6.4% в поперечном направле-
нии. В качестве деформации при инвариантной
решетке выступили двухслойные двойники. Рас-
чёты показали, что двухслойные двойники обес-
печивают 97% деформации инвариантной решет-
ки, необходимой для получения инвариантной
(неискаженной) плоскости.

В работе [5] было показано, что если при рас-
четах по феноменологической теории мартенсит-
ного превращения (ФТМП) брать в качестве ко-
нечных параметров решетки параметры элемен-
тарной ячейки модулированной структуры, то
нельзя найти реальный механизм деформации
решетки при мартенситном превращении. Одна-
ко этот механизм можно найти, если в качестве
конечных параметров взять параметры решетки
матрицы мартенсита. В то же время оба варианта

1 11

расчетов позволяют найти кристаллографиче-
ские параметры мартенситного превращения:
инвариантную плоскость, деформацию формы,
направление и величину сдвига и т.д.

При кристаллографическом анализе мартен-
ситного превращения с образованием семислой-
ного мартенсита в качестве конечных параметров
мартенсита обычно использовали параметры эле-
ментарной ячейки модулированной структуры
[6]. Целью настоящей работы является нахождение
реальных механизмов мартенситного превращения
в сплавах Ni51Mn24Ga25 и Ni63Al37, имеющих мар-
тенсит со структурой 14М. Для этого использовали
кристаллографический анализ, в котором в каче-
стве конечных параметров мартенсита были взяты
параметры решетки матрицы мартенсита. Резуль-
таты анализа сравнили с ранее полученными ре-
зультатами на сплаве Ni47Mn42In11 [5].

ОПРЕДЕЛЕНИЕ ПАРАМЕТРОВ 
ЭЛЕМЕНТАРНОЙ ЯЧЕЙКИ
МАТРИЦЫ МАРТЕНСИТА

В работе [5] также был выполнен расчет пара-
метров элементарной ячейки матрицы мартенси-
та для модулированной структуры 6М сплава
Ni47Mn42In11. Напишем формулы в общем виде
для нахождения параметров решетки матрицы
мартенсита модулированного сплава. На рис. 2
представлена схема половины ячейки 14М. Пусть
дано a, b, c, β и n, где n – число слоев в ячейке из
матрицы и двойника. Найдем параметры моно-
клинной ячейки матрицы мартенсита a1, b1, c1, β1:

 b1 = b,

(1)

Учитывая, что a1 = c1 с отклонением не более
чем 0.2%, переходим от параметров моноклинной
ячейки матрицы мартенсита к орторомбической:

(2)

Параметры a, b, c, β половины ячейки мартен-
сита 14М сплава Ni51Mn24Ga25 найдем из парамет-
ров a5, b5, c5, γ5 базисной ячейки модулированной
структуры, прообразом которой в исходной фазе
является элементарная кубическая ячейка L21.
Параметры такой базисной ячейки получены в
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Рис. 1. Структурный переход при мартенситном пре-
вращении В2 → 14М или по другой терминологии
В2 → 7R. ABCD – тетрагональный прообраз ячейки
14М (A'B'C'D'), AEKD – моноклинный прообраз
ячейки 7R (A'E'K'D').

[0
77

] B
2

[011]B2[100]B2

A

[0
01

] 1
4M

[0
01

] 7
R

[100]14M

[100]7R

D A′ D′

E K E′ K′

B C B′ C′

Ni
Al

Аустенит Мартенсит

[010]14M

— basal plane
[010]7R



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 123  № 1  2022

КРИСТАЛЛОГРАФИЧЕСКИЙ АНАЛИЗ 29

работе [7] и равны a5 = 0.612 нм, b5 = 0.578 нм, c5 =
= 0.554 нм, γ5 = 90.5°. Из этих данных по формулам:

находим a = 0.423 нм, b = 0.554 нм, c = 1.467 нм,
β = 93.3°.

В работе [8] получены параметры модулиро-
ванной структуры 7R-мартенсита сплава Ni63Al37, а
именно: a6 = 0.418 нм, b6 = 0.271 нм, c6 = 1.448 нм,
β6 = 94.3°. Из этих данных по формулам:

находим параметры половины ячейки 14М: a =
= 0.418 нм, b = 0.542 нм, c = 1.447 нм, β = 94.0°.

Далее по формулам (1), (2) находим параметры
решетки матрицы мартенсита сплавов Ni51Mn24Ga25
и Ni63Al37. Полученные результаты представлены
в табл. 1, в которой также приведены параметры
решетки мартенсита 6М сплава Ni47Mn42In11 из
работы [5].

Из табл. 1 видно, что в сплаве Ni63Al37 решетка
матрицы мартенсита тетрагональная, ее парамет-
ры совпадают с параметрами немодулированного
мартенсита из [8]. В трехкомпонентных сплавах
решетка матрицы мартенсита также получается
тетрагональной с небольшими орторомбически-
ми искажениями.

РАСЧЕТ КРИСТАЛЛОГРАФИЧЕСКИХ 
ПАРАМЕТРОВ МАРТЕНСИТА

В СПЛАВАХ Ni63Al37 И Ni51Mn24Ga25

В работах [10–14] ФТМП успешно использо-
вана не только для определения кристаллографи-
ческих параметров мартенсита, но и для нахожде-
ния механизма деформации решетки аустенита в
решетку мартенсита. Была обнаружена общая за-
кономерность для всех трех мартенситных пре-
вращений ГЦК → ОЦК, ГЦК → ОЦТ и В2 →
→ В19'. Данная закономерность состоит в том,
что плоскость и направление сдвига при деформа-
ции решетки в процессе мартенситного превраще-
ния точно такие же, как при двойниковании в
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разупорядоченном аустените. В этом случае де-
формацию решетки можно описать следующим
образом, пригодном для всех трех превращений:
вначале происходит сдвиг по плоскости, совпадаю-
щей с плоскостью двойникования в решетке аусте-
нита, в направлении, параллельном направлению
двойникования; затем происходит чистая дефор-
мация, главные оси которой совпадают с направле-
нием сдвига, с нормалью к плоскости сдвига и с по-
перечным направлением. Величина сдвига и до-
полнительная чистая деформация определяются из
параметров ячеек аустенита и мартенсита. Таким
образом, зная систему двойникования в разупоря-
доченном аустените, параметры ячеек мартенси-

Рис. 2. Схема для нахождения параметров решетки
матрицы мартенсита. Схема дана в плоскости, пер-
пендикулярной единичному вектору     β =
= (90° + δ) – параметры половины элементарной
ячейки модулированной структуры мартенсита 14М;

   β1 = (90° + δ1) – параметры моноклинной

ячейки матрицы мартенсита;    – параметры
орторомбической ячейки матрицы мартенсита.

  Угол AOM равен β1, угол BOM ра-
вен β. OAFM – элементарная ячейка матрицы мар-
тенсита, OBHM – элементарная ячейка средней
структуры мартенсита (базисная ячейка), OLDM –
половина элементарной ячейки модулированной
структуры мартенсита 14М.
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Таблица 1. Параметры решеток модулированного мартенсита и матрицы мартенсита в разных сингониях

Ni51Mn24Ga25 [7] Ni63Al37 [6, 8] Ni47Mn42In11 [5, 9]

Структура 14M(5 )2 14M(5 )2 6M(4 )1

Параметры решетки мартенсита, нм a = 0.423
b = 0.554
2c = 2.934
β = 93.3°

a = 0.418
2b = 0.542
2c = 2.895
β = 94.0°

a = 0.4406
b = 0.5601
c = 1.3024
β = 93.51°

Моноклинные параметры матрицы 
мартенсита, нм

a1 = 0.423
b1 = 0.554
c1 = 0.422
β1 = 97.6°

a1 = 0.418
b1 = 0.542
c1 = 0.418
β1 = 99.2°

a1 = 0.4405
b1 = 0.5601
c1 = 0.4406
β1 = 100.43°

Орторомбические параметры матрицы 
мартенсита, нм

a2 = 0.554
b2 = 0.556
c2 = 0.636

a2 = 0.542
b2 = 0.542
c2 = 0.637

a2 = 0.5601
b2 = 0.5639
c2 = 0.6771

Тетрагональные параметры нм a3 = 0.555
c3 = 0.636

a3 = 0.542
c3 = 0.637

a3 = 0.5620
c3 = 0.6771

c3/a3 1.145 1.175 1.205

2 2 2

та и аустенита, можно рассчитать реальную де-
формацию решетки для подобного типа мартен-
ситных превращений. В работе [5] для сплава
Гейслера Ni47Mn42In11 с исходной структурой L21
(в неупорядоченном состоянии ОЦК) показано,
что механизм деформации решетки при мартен-
ситном превращении в фазу 6М оказался тот же
самый, что и при превращении В2 → В19', т.е.
сдвиг по плоскости (112) в направлении [ ]
плюс дополнительная чистая деформация. Оче-
видно, в исследуемых сплавах Ni51Mn24Ga25 и
Ni63Al37, со структурой L21 и В2, имеющих в не-
упорядоченном состоянии структуру ОЦК, меха-
низм деформации решетки при мартенситном
превращении будет тот же, что и в сплаве
Ni47Mn42In11. Вариант расчета по ФТМП с исполь-
зованием реального механизма деформации ре-
шетки аустенита мы называем кристаллографи-
ческой теорией мартенситного превращения
(КТМП) [14].

Для расчетов по КТМП характеристик мар-
тенситного превращения в сплаве Ni63Al37 берем
параметр решетки исходной кубической фазы
а0 = 0.572 нм, параметры решетки конечной тет-
рагональной фазы: а3 = 0.542 нм, c3 = 0.637 нм
(табл. 1). Чистую деформацию кубической ре-
шетки для получения данной тетрагональной ре-

1 11

шетки выберем из эквивалентных вариантов сле-
дующим образом:

Такая чистая деформация решетки может быть
получена сдвигом по плоскости (112) в направле-
нии [ ] на величину 0.159 и последующей де-
формации В1, включающей растяжение вдоль на-
правления [ ] на 0.56%, сжатие вдоль [1 0] на
5.3% и растяжение вдоль [112] на 4.85%. Расчет де-
формации решетки мартенсита при мартенсит-
ном превращении (В) делается так же, как это
описано в работе [5] для сплава Ni47Mn42In11.

Для получения неискаженной в макромас-
штабе плоскости вводим в дальнейшие расчеты
деформацию Р, осуществляемую путем двойни-
кования по системе (011)[01 ] тетрагональной
решетки матрицы мартенсита, соответствующей
системе (011)[01 ] в исходной фазе так, как это
сделано в работе [5].

Рентгеноструктурные исследования позволя-
ют напрямую найти в модулированном кристалле
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мартенсита базисную ячейку. Из рис. 2 видно, что
базисная ячейка не совпадает с элементарной
ячейкой матрицы мартенсита. Из-за этого полу-
чается два ориентационных соотношения отно-
сительно исходной фазы: одно для решетки мат-
рицы мартенсита, второе для решетки средней
структуры модулированного кристалла мартенси-
та. Первая матрица (θ1) для определения индексов
направления в L21-решетке, совпадающего с на-
правлением в тетрагональной решетке матрицы
мартенсита вычисляется следующим образом: θ1 =
= RB. Другая матрица (θ2) для определения индек-
сов направления в L21-решетке, совпадающего с
направлением в моноклинной решетке средней
структуры мартенсита 14М равна:

Результаты расчетов представлены в табл. 2.
Помимо расчетов, выполненных по КТМП с

использованием параметров решетки матрицы
мартенсита, в табл. 2 также представлены резуль-
таты расчетов, выполненных по КТМП с исполь-
зованием параметров элементарной ячейки 14М
модулированной структуры мартенсита. Дефор-
мация решетки при мартенситном превращении
в этом варианте рассчитывается следующим об-
разом:

где  – матрица поворота коорди-

натных осей,  – обратная матрица. Получен-
ное значение В оказалось точно такое же, как в
работе [6], в которой использованы параметры
другой элементарной ячейки (7R) данной моду-
лированной структуры мартенсита.

Если сопоставить полученные результаты с кри-
сталлографическими параметрами мартенситного
превращения, рассчитанными в работе [6], то мож-
но увидеть их полное совпадение. Последние, как
известно из [6, 17], хорошо совпадают с экспери-
ментальными результатами. Следовательно, с экс-
периментом также хорошо будут совпадать оба на-
ших варианта расчета.
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Далее аналогичные расчеты проводим для
сплава Ni51Mn24Ga25. Для этого берем параметр
исходной кубической фазы а0 = 0.5824 нм [7] и
вычисленные параметры конечной тетрагональ-
ной фазы матрицы мартенсита: а = 0.555 нм, b =
= 0.555 нм, c = 0.636 нм из табл. 1. Результаты рас-
четов также представлены в табл. 2. Как видно из
табл. 2, при деформации сдвигом по (112)[–1–11]
получаются углы релаксационного поворота ϕ =
= 0.28° и ϕ = 0.19°. При деформации сдвигом по
(011)[01–1] углы ϕ получаются на порядок боль-
ше: ϕ = 3.38° и ϕ = 2.86°.

ОБСУЖДЕНИЕ РЕЗУЛЬТАТОВ
Как известно [15, 16], ФТМП описывает обра-

зование кристалла мартенсита произведением
трех матриц: деформации Бейна (B), деформации
(двойникованием или скольжением) при инвари-
антной решетке (P) и поворота (R). Деформация
Бейна, являющаяся чистой деформацией, преоб-
разует кристаллическую решетку аустенита в ре-
шетку мартенсита и поэтому называется дефор-
мацией решетки. Деформация при инвариантной
решетке и поворот R необходимы для получения
инвариантной плоскости кристалла мартенсита.

Если в КТМП в качестве деформации B ис-
пользуется реальная сдвиговая деформация, то в
этом случае матрица R будет описывать лишь не-
большой остаточный поворот, который мы назы-
ваем релаксационным, так как считаем, что он
связан с остаточными напряжениями в мартенси-
те. Очевидно, что в этом случае угол ϕ будет суще-
ственно менее 1 градуса. Если в расчеты по КТМП
будет заложена система сдвига, не соответствующая
реальной, то получим кратное увеличение угла ϕ.

Применительно к сплавам с многослойной
мартенситной структурой условием реальности
механизма деформации решетки аустенита в ре-
шетку мартенсита принимаем условие ϕ < 1°. Это
условие является необходимым.

Принято считать [1, 6], что мартенсит с модули-
рованной структурой возникает в результате неод-
нородной сдвиговой деформации исходной решет-
ки по системе (110)[ 10]. При таком сдвиге плос-
кость (110) и направление [ 10] сохраняют свою
ориентацию. В этом случае должны выполняться
ориентационные соотношения (110)В2 || (001)14М и
[ 10]В2 || [100]14M с точностью не хуже 1°. Однако от-
клонение (001)14М от (110)В2, рассчитанное с помо-
щью матрицы θ2 из табл. 2, равно 2.37° для сплава
Ni63Al37 и 1.98° для сплава Ni51Mn24Ga25. Отклоне-
ние [100]14М от [ 10]В2 равно 2.82° для сплава
Ni63Al37 и 2.37° для сплава Ni51Mn24Ga25. Значит,
ориентационные соотношения (110)В2 || (001)14М и
[ 10]В2 || [100]14M не выполняются. Следовательно,

1
1

1

1

1



32

ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 123  № 1  2022

ГУНДЫРЕВ, ЗЕЛЬДОВИЧ
Та

бл
иц

а 
2.

Ра
сч

ет
ны

е 
кр

ис
та

лл
ог

ра
ф

ич
ес

ки
е 

па
ра

м
ет

ры
 м

ар
те

нс
ит

но
го

 п
ре

вр
ащ

ен
ия

 в
 с

пл
ав

ах
 N

i 6
3A

l 37
 и

 N
i 51

M
n 2

4G
a 2

5

П
ри

м
еч

ан
ие

. g
 –

 в
ел

ич
ин

а с
дв

иг
а п

ри
 и

нв
ар

иа
нт

но
й 

де
ф

ор
м

ац
ии

 м
ар

те
нс

ит
а (

Р)
; ρ

 –
 и

нв
ар

иа
нт

на
я 

пл
ос

ко
ст

ь;
 s 

и 
g 1

 –
 н

ап
ра

вл
ен

ие
 и

 в
ел

ич
ин

а с
дв

иг
а п

ри
 д

еф
ор

м
ац

ии
 ф

ор
м

ы
(Р

1)
; θ

1 –
 м

ат
ри

ца
 п

ер
ех

од
а 

от
 т

ет
ра

го
на

ль
ны

х 
ко

ор
ди

на
т 

м
ат

ри
цы

 м
ар

те
нс

ит
а 

к 
ку

би
че

ск
им

 к
оо

рд
ин

ат
ам

 и
сх

од
но

й 
ф

аз
ы

 L
2 1

; θ
2 –

 м
ат

ри
ца

 п
ер

ех
од

а 
от

 м
он

ок
ли

нн
ы

х 
ко

ор
-

ди
на

т 
ср

ед
не

й 
ре

ш
ет

ки
 м

од
ул

ир
ов

ан
но

й 
ст

ру
кт

ур
ы

 1
4М

 к
 к

оо
рд

ин
ат

ам
 и

сх
од

но
й 

ф
аз

ы
 L

2 1
; (

о.
с.

) 1
 –

 о
ри

ен
та

ци
он

ны
е 

со
от

но
ш

ен
ия

 м
еж

ду
 р

еш
ет

ка
м

и 
м

ат
ри

цы
 м

ар
те

нс
ит

а 
и

ис
хо

дн
ой

 ф
аз

ы
, (

о.
с.

) 2
 –

 м
еж

ду
 ср

ед
не

й 
ре

ш
ет

ко
й 

м
од

ул
ир

ов
ан

но
й 

ст
ру

кт
ур

ы
 м

ар
те

нс
ит

а и
 р

еш
ет

ко
й 

ис
хо

дн
ой

 ф
аз

ы
; u

 –
 о

сь
 р

ел
ак

са
ци

он
но

го
 п

ов
ор

от
а п

ла
ст

ин
ы

 м
ар

те
нс

ит
а

на
 у

го
л 

ϕ 
в 

си
ст

ем
е 

ко
ор

ди
на

т 
ис

хо
дн

ой
 ф

аз
ы

.

П
ар

а-
м

ет
ры

N
i 6

3A
l 37

 Р
ас

че
т 

по
 К

Т
М

П
сд

ви
г 

по
 (1

12
)[

–
1–

11
]

N
i 6

3A
l 37

 Р
ас

че
т 

по
 К

Т
М

П
сд

ви
г 

по
 (0

11
)[

01
–

1]
N

i 51
M

n 2
4G

a 2
5 

Ра
сч

ет
 п

о 
К

Т
М

П
сд

ви
г 

по
 (1

12
)[

–
1–

11
]

N
i 51

M
n 2

4G
a 2

5 
Ра

сч
ет

 п
о 

К
Т

М
П

сд
ви

г 
по

 (0
11

)[
01

–
1]

B P R g
0.

11
09

0.
01

82
0.

09
22

0.
01

66
P

1 ρ
(0

.6
92

0;
 –

0.
08

06
; 0

.7
17

4)
(0

.6
92

0;
 –

0.
08

14
; 0

.7
17

3)
(0

.7
21

7;
 –

0.
06

62
; 0

.6
89

0)
(0

.7
23

7;
 –

0.
07

81
; 0

.6
85

7)
s

[–
0.

72
94

; –
0.

07
63

; 0
.6

79
8]

[–
0.

72
94

; –
0.

07
72

; 0
.6

79
7]

[–
0.

75
26

; –
0.

06
29

; 0
.6

55
4]

[–
0.

75
44

; –
0.

07
43

; 0
.6

52
2]

g 1
0.

10
66

0.
10

66
0.

09
16

0.
09

14
θ 1 (о

.с
.)

1
(1

12
) Т

 || 
(1

.0
09

; 0
.9

97
; 2

) К
[–

1–
11

] Т
 || 

[–
1.

07
4;

 –
1;

 1
.0

07
] К

(1
12

) Т
 || 

(1
.0

07
; 0

.9
95

; 2
) К

[–
1–

11
] Т

 || 
[–

1.
00

2;
 –

1;
 1

.0
02

] К
θ 2 (о

.с
.)

2
(1

2–
1)

M
 || 

(–
1;

 0
.0

01
; –

0.
99

1)
К

 [–
11

1]
M

 || 
[–

1;
 –

0.
00

1;
 1

.0
09

] К
(1

2–
1)

M
 || 

(–
1;

 0
.0

09
; –

0.
99

1)
К

 [–
11

1]
M

 || 
[–

1;
 –

0.
00

8;
 1

.0
09

] К
u

[–
0.

00
03

; 0
.4

21
8;

 –
0.

90
67

]
[–

0.
43

20
; –

0.
89

47
; –

0.
11

32
]

[–
0.

03
00

; 0
.1

21
8;

 –
0.

99
21

]
[–

0.
40

40
; –

0.
90

78
; –

0.
11

27
]

ϕ
0.

28
0°

 
3.

38
4°

0.
19

2°
2.

86
1°

−
−







−
−










0.
94

58
0.

00
14

0.
06

12
0.

00
14

0.
94

58
0.

06
12

0.
05

21
0.

05
21

1.
10

97







−










0.
94

75
0

0
0

0.
99

12
0.

04
22

0
0.

02
87

1.
06

22

−
−







−
−










0.
95

02
0.

00
10

0.
05

02
0.

00
10

0.
95

45
0.

05
02

0.
04

37
0.

04
39

1.
08

91







−










0.
95

11
0

0
0

0.
99

20
0.

03
42

0
0.

02
38

1.
05

01







− 





−




0.
99

98
0.

00
33

0.
00

32
0.

00
28

1.
05

54
0.

05
25

0.
00

25
0.

05
82

0.
94

45













−




1
0

0
0

1.
00

91
0.

00
18

0
0.

00
91

0.
99

09







− 





−




0.
99

99
0.

00
22

0.
00

22
0.

00
20

1.
04

61
0.

04
42

0.
00

21
0.

04
79

0.
95

40













−




1
0

0
0

1.
00

83
0.

00
83

0
0.

00
83

0.
99

17







−
−







−
−




1.
00

00
0.

00
44

0.
00

21
0.

00
44

1.
00

00
0.

00
29

0.
00

21
0.

00
00

1

−






− 





−




0.
99

86
0.

00
73

0.
05

27
0.

00
60

0.
99

96
0.

02
57

0.
05

29
0.

02
53

0.
99

83







−






−

−




1.
00

00
0.

00
33

0.
00

04
0.

00
33

1.
00

00
0.

00
00

0.
00

04
0.

00
01

1

−






− 





−




0.
99

90
0.

00
61

0.
04

53
0.

00
52

0.
99

98
0.

02
0

0.
04

54
0.

02
00

0.
99

88

−






−

−






−




0.
94

62
0.

00
63

0.
05

58
0.

00
56

1.
00

07
0.

00
58

0.
05

01
0.

00
58

1.
05

20

−






−

−






−




0.
94

62
0.

00
63

0.
05

58
0.

00
57

1.
00

07
0.

00
60

0.
05

01
0.

00
59

1.
05

20

−






−

−






−




0.
95

02
0.

00
46

0.
04

75
0.

00
42

1.
00

04
0.

00
40

0.
04

33
0.

00
40

1.
04

14

−






−

−






−




0.
95

01
0.

00
54

0.
04

73
0.

00
49

1.
00

05
0.

00
47

0.
04

31
0.

00
47

1.
04

09

−






−

−










0.
94

62
0.

00
29

0.
05

92
0.

00
56

0.
94

56
0.

06
09

0.
05

01
0.

05
20

1.
10

99

−






−

−










0.
95

02
0.

00
22

0.
04

99
0.

00
42

0.
95

45
0.

04
99

0.
04

33
0.

04
38

1.
08

92

−
−













−
−




0.
03

10
0.

94
62

0.
02

53
0.

50
32

0.
00

56
0.

48
84

0.
52

89
0.

05
01

0.
53

25

−
−













−
−




0.
03

10
0.

94
62

0.
02

53
0.

50
33

0.
00

57
0.

48
84

0.
52

89
0.

05
01

0.
53

25

−
−













−
−




0.
02

60
0.

95
02

0.
02

19
0.

50
22

0.
00

42
0.

49
02

0.
52

27
0.

04
33

0.
52

70

−
−













−
−




0.
02

63
0.

95
01

0.
02

14
0.

50
26

0.
00

49
0.

48
97

0.
52

28
0.

04
32

0.
52

67



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 123  № 1  2022

КРИСТАЛЛОГРАФИЧЕСКИЙ АНАЛИЗ 33

сдвиговая деформация аустенита по системе
{110}110 не является реальным механизмом мар-
тенситного превращения в этих сплавах.

Согласно нашим представлениям, деформация
решетки аустенита до параметров тетрагональной
решетки матрицы мартенсита происходит путем
сдвига по системе {112}  и дополнительной де-
формации, а модулированная структура возникает
в результате инвариантной деформации мартенсита
двухслойными двойниками по системе {110} 10.
При сдвиге по системе (112)[ ] должны выпол-
няться ориентационные соотношения (112)В2 || (112)Т

и [ ]В2 || [ ]Т с точностью не хуже 1°. Рассчи-
танное отклонение (112)Т от (112)В2 с помощью
матрицы θ1 из табл.2 равно 0.22° для сплава
Ni63Al37 и 0.20° для сплава Ni51Mn24Ga25, а откло-
нение [ ]Т от [ ]В2 равно 0.19° для сплава
Ni63Al37 и 0.05° для сплава Ni51Mn24Ga25. Таким об-
разом ориентационные соотношения (112)В2 || (112)Т

и [ ]В2 || [ ]Т выполняются с хорошей точно-
стью.

Сравнение значений углов релаксационного
поворота показывает, что предложенный в насто-
ящей работе механизм мартенситного превраще-
ния в сплавах с семислойной структурой мартен-
сита в 12–15 раз точнее описывает деформацию
решетки аустенита до параметров решетки мар-
тенсита при мартенситном превращении, чем ме-
ханизм неоднородной сдвиговой деформации по
системе {110}110 аустенита. Таким образом, ре-
альный механизм мартенситного превращения в
этих сплавах содержит сдвиг в аустените по систе-
ме {112}  и двойникование в тетрагональном
мартенсите (в решетке матрицы мартенсита) по
системе (110)[ 10].

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

1. Исходя из экспериментальных данных о сред-
ней кристаллической структуре 14М-мартенсита
сплавов Ni51Mn24Ga25 и Ni63Al37, были рассчитаны
параметры решеток матрицы мартенсита. На осно-
ве полученных параметров был выполнен расчет
кристаллографических характеристик мартенсит-
ного превращения для данных сплавов: деформа-
ции решетки, деформации при инвариантной ре-
шетке, деформации формы, инвариантной плос-
кости, ориентационных соотношений, величины
и направления сдвига, а также расчет угла релак-
сационного поворота мартенситного кристалла.

2. Определен механизм мартенситного превра-
щения L21 → 14M и B2 → 14M в данных сплавах,
при котором угол релаксационного поворота мар-
тенситного кристалла минимален и равен 0.192° в
сплаве Ni51Mn24Ga25 и 0.280° в сплаве Ni63Al37. Такие

1 11

1
1 11

1 11 1 11

1 11 1 11

1 11 1 11

1 11

1

малые значения угла поворота мартенситного кри-
сталла характерны лишь для реального механизма
мартенситного превращения.

3. Данный механизм мартенситного превра-
щения состоит из деформации решетки аустени-
та путем сдвига по плоскости (112) в направле-
нии [–1–11] в исходной ОЦК-фазе (без учета
сортности атомов), дополнительного растяжения
в направлении нормали к плоскости сдвига, рас-
тяжения в направлении сдвига и сжатия в попе-
речном направлении, а также деформации мар-
тенсита при инвариантной решетке, происходя-
щей путем образования двухслойных двойников,
создающих семислойную модуляцию кристалли-
ческой структуры в этих сплавах.

Работа выполнена в рамках государственного
задания МИНОБРНАУКИ РФ по темам “Струк-
тура” № АААА-А18-118020190116-6 и “Давление”
№ АААА-А18-118020190104-3.
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Исследованы высокомарганцевые стали с различным содержанием углерода, а также дополнитель-
но легированные кремнием. В процессе деформации растяжением определены механические свой-
ства сталей и изучено изменение их фазового состава. Рентгеноструктурным методом изучали фа-
зовый состав сталей после закалки и после закалки с последующей деформацией. Магнитометриче-
ские измерения проводили непосредственно в процессе растяжения. Показано, что деформация
по-разному влияет на фазовый состав сталей: в стали 40Г20 в результате деформации образуется не-
большое количество мартенсита деформации, а в стали 25Г20С3 значительная часть аустенита пре-
терпевает мартенситное превращение (γ → ε).
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ВВЕДЕНИЕ
Высокомарганцевые аустенитные стали извест-

ны более ста лет [1]. Высокомарганцевые аустенит-
ные стали широко применяются как износостойкие
материалы [2, 3]. Кроме того, они обладают высо-
кой кавитационной стойкостью, меньшей склон-
ностью к разбуханию при облучении и относитель-
но низкой стоимостью [4, 5]. В последние годы ин-
терес к таким сталям возрос, так как их начали
использовать в качестве конструкционных мате-
риалов с уникальным сочетанием прочности и
пластичности [6–8]. В частности, в автомобиле-
строении в качестве высокопрочных сталей для
глубокой вытяжки [9].

Деформация высокомарганцевых сталей со-
провождается значительными TRIP- и TWIP- эф-
фектами (пластичность, наведенная превраще-
нием и пластичность, наведенная двойниковани-
ем) [10, 11]. Такие стали характеризуются низким
пределом текучести, высоким деформационным
упрочнением и временным сопротивлением. Де-
формация идет практически без образования
шейки с низким сужением и относительно высо-
ким удлинением. Это обеспечивает их высокую

пластичность и упрочнение при холодной пла-
стической деформации.

Деформацию в Fe–Mn сталях можно осу-
ществлять различными механизмами в зависимо-
сти от энергии дефектов упаковки (ЭДУ) – сколь-
жением, двойникованием и образованием мар-
тенсита деформации [12–17].

Следует отметить, что в аустенитных Fe–Mn
cталях возможно образование мартенсита двух
типов: ε-мартенсит с гексагональной решеткой и
α'-мартенсит – с кубической. Различные типы
мартенситов обуславливают различные структуры
и деформационное упрочнение сталей [4, 5, 14].

Известно [18–22], что по магнитным характе-
ристикам материала можно оценить содержание
в нем ферромагнитных фаз (феррита, α-мартен-
сита закалки и α'-мартенсита деформации).

Магнитометрический метод позволяет изучать
изменения фазового состава непосредственно в
процессе деформации [23]. Однако подобные ис-
следования не проводили на Fe–Mn–C-сплавах,
которые являются перспективными конструкци-
онными материалами.

УДК 669.15'74-194:539.4.015

СТРУКТУРА,
ФАЗОВЫЕ ПРЕВРАЩЕНИЯ И ДИФФУЗИЯ
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МАТЕРИАЛ 
И МЕТОДИКА ИССЛЕДОВАНИЯ

Для исследования были взяты две аустенит-
ные высокомарганцевые стали 40Г20 и 25Г20С3
(табл. 1). Различное содержание углерода и до-
полнительное легирование кремнием позволили
получить стали с различной энергией дефектов
упаковки (ЭДУ), что изменяет механизм дефор-
мации сталей [12, 15, 16]. По литературным дан-
ным ЭДУ [10, 12, 13] исследованных сталей со-

ставляет примерно 20 МДж/м2 для стали 40Г20 и
13 МДж/м2 для стали 25Г20С3.

Изменение фазового состава в исходном со-
стоянии (закалка от 1050°С в воде) и после растя-
жения изучали методом фазового рентгенострук-
турного анализа (РСА) на рентгеновском ди-
фрактометре XRD-7000. Идентификацию фаз
проводили с использованием базы данных PDF-2
международного центра по дифракционным дан-
ным ICDD (The International Centre for Diffraction
Data). Кроме того, непосредственно в процессе
растяжения проводили магнитометрические ис-
следования на установке Remagraph C-500 и по
этим данным рассчитывали количество магнит-
ной фазы.

Механические испытания образцов проводи-
ли на установке Tinius Olsen SL-60 при комнат-
ной температуре.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Рентгеноструктурный фазовый анализ показал,

что обе исследованные стали после закалки от
1050°С в воду (исходное состояние) имеют аусте-
нитную структуру. При этом в стали 25Г20С3 обна-
ружены следы ε-фазы (∼1%), которая могла по-
явиться при изготовлении образцов.

Проведение испытаний на растяжение позво-
лили получить следующие механические свой-
ства (табл. 2). Исследуемые стали обладают высо-
кой пластичностью, деформация начинается при
относительно низких напряжениях, а разруше-
ние происходит при относительно высоких. Это
говорит о высоком деформационном упрочнении
исследуемых сталей. Однако в этих сталях дефор-
мация осуществляется разными механизмами,
что обеспечивает различие в уровне механиче-
ских свойств [17]. Для исследуемых сталей на-
блюдается большое равномерное удлинение, об-
разцы разрушаются практически без образования
шейки (TRIP и TWIP эффекты). Об этом же сви-
детельствует низкий уровень сужения.

После разрушения методом рентгеноструктур-
ного анализа получены дифрактограммы в раз-
личных местах образцов – в непосредственной бли-
зости от места разрушения и на расстоянии 13 см от
него (рис. 1 и 2).

По результатам рентгеноструктурно фазового
анализа определен фазовый состав исследованных
высокомарганцевых сталей после растяжения. Ре-
зультаты проведенного эксперимента представле-
ны в табл. 3.

Химический состав сталей резко изменяет фа-
зовый состав после деформации. Это говорит о
смене механизма деформации. В стали 40Г20 об-
наружено небольшое количество ε-мартенсита
(6%). В стали 25Г20С3 значительная часть аусте-
нита превращается в ε-фазу. В стали 25Г20С3

Таблица 1. Химический состав исследованных сталей,
вес. %

Сталь C Si Mn P S Cr Ni

40Г20 0.40 0.22 20.04 0.015 0.017 1.10 0.13
25Г20С3 0.25 3.15 20.65 0.018 0.018 1.07 0.19

Таблица 2. Механические свойства исследованных
сталей

Сталь σ0.2, МПа σB, МПа δ, % ψ, %

40Г20 270 780 38 24
25Г20С3 320 850 30 17

Рис. 1. Дифрактограмма для стали 40Г20 после растя-
жения.
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происходит интенсивное образование ε-мартен-
сита деформации (90–95%).

Следует отметить, что фазовый состав в раз-
личных местах образца после деформации прак-
тически одинаковый, что говорит о равномерном
протекании деформации по всей длине образца
вследствие пластичности, наведенной превраще-
нием или двойникованием. Методами рентгено-
структурного анализа наличие α'-мартенсита по-
сле деформации не обнаружено. Это связано с
тем, что после деформации линии на дифракто-
грамме существенно уширены и не позволяют
определить небольшое количество α' -фазы.

Для определения количества магнитной α'-фа-
зы были проведены магнитометрические иссле-
дования непосредственно в процессе растяже-
ния. В каждый момент испытания были построе-
ны петли магнитного гистерезиса (начальные и
конечные петли приведены на рис. 3).

Коэрцитивная сила является основной струк-
турно чувствительной магнитной характеристи-
кой. Определены основные магнитные характе-
ристики материала: коэрцитивная сила (Hc),
остаточная индукция (Br) и намагниченность на-
сыщения (Ms). Результаты сведены в табл. 4.

Видно, что коэрцитивная сила существенно
выше в стали 25Г20С3 по сравнению со сталью
40Г20. Это связано с образованием при деформа-

ции в первой стали большого количества ε-мар-
тенсита и связанной с этим высокой концентра-
цией дефектов в металле.

Рост остаточной индукции при деформации
обусловлен, главным образом, увеличением про-
центного содержания магнитной фазы. Для ана-
лиза свойств этой фазы можно рассмотреть такой
параметр, как отношение остаточной индукции к
намагниченности насыщения. Из таблицы следу-
ет, что исходно это отношение несколько выше в
стали 40Г20. Это может быть связано с влиянием на
магнитные свойства неферромагнитных фаз (γ и ε).

Намагниченность насыщения в стали 25Г20С3
также выше на всех стадиях деформации.

По результатам испытаний с учетом магнитных
характеристик материала была рассчитана кон-
центрация P магнитной фазы – α-мартенсита:

(1)

где Mmag обозначает теоретическую намагничен-
ность насыщения, которую имел бы материал,
состоящий из одной только ферромагнитной фа-
зы. В [21, 22] предложена эмпирическая формула
величины удельной намагниченности насыще-

= ×s

mag

100%,MP
M

Рис. 2. Дифрактограмма для стали 25Г20С3 после рас-
тяжения.
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Таблица 3. Фазовый состав сталей после деформации,
об. %

Сталь Место выреза образца 
относительно разрыва γ ε

40Г20 13 см 94 6
0.5 см 94 6

25Г20С3 13 см 10 90
0.5 см 5 95

Рис. 3. Петли магнитного гистерезиса для исходного
состояния сталей и после разрушения.
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ния многокомпонентного сплава, которая выра-
жается через его химический состав:

(2)

где в скобках указано процентное содержание хи-
мических элементов, находящихся в твердом рас-
творе исследуемого сплава.

= × − × −
− × − × −

− × − × −
− × ± ×

6 4
mag

4 4

4 4

3 4

1.72 10 2.19 10 (Cr)

2.63 10 (Ni) 2.23 10 (Mn)

4.85 10 (Si) 3.98 10 (P)

7.96 10 (C) 2.39 10 А м,

M

Для стали 40Г20 по формуле (2) получим Mmag =
= 1.23 × 106 А/м, для стали 25Г20С3 – Mmag = 1.08 ×
× 106 А/м.

Изменение количества α-фазы приведено на
рис. 4. Из рисунка видно, что при стандартных
механических испытаниях образуется очень не-
большое количество магнитной фазы. Суще-
ственно больше этой фазы образуется в стали
25Г20С3 (до 1.5%). Из литературы известно [4, 5],
что α'-мартенсит в высокомарганцевых сталях
образуется на месте ε-мартенсита. В настоящей
работе установлено, что при относительно невы-
соких степенях деформации при одноосном рас-
тяжении в стали с пониженной энергией дефек-
тов упаковки 25Г20С3 образуется большое коли-
чество ε-мартенсита (90%). В стали 40Г20
количество α'-мартенсита невелико (менее 0.2%).

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Проведенные в работе магнитометрические

исследования непосредственно при растяжении
и рентгеноструктурные – до и после тестовых ис-
пытаний – позволили уточнить особенности про-
текания фазовых превращений в процессе дефор-
мации Fe–Mn–Si–C сплавов.

В аустенитной стали 40Г20 при деформации
происходит образование ε-мартенсита деформа-
ции в относительно небольшом количестве 6%.
Образование α-мартенсита деформации, обнару-
жено в очень малом количестве (0.2%).

В стали 25Г20С3 происходит интенсивное обра-
зование ε-мартенсита деформации (90–95%), а
также образуется α'-мартенсит деформации (1.5%).

Таблица 4. Изменение магнитных характеристик сталей при деформации

Деформация, % Hc, А/см Br, Тл Ms, А/м Br/(μ0Ms)

Сталь 40Г20
0 1.8 2.28 × 10–4 2.43 × 102 0.75

0.1 1.8 2.31 × 10–4 2.78 × 102 0.66

7.3 2.8 3.92 × 10–4 8.79 × 102 0.35

14.2 3.7 5.52 × 10–4 1.36 × 103 0.32

27.3 6.7 1.12 × 10–3 2.76 × 103 0.32

37.9 9.7 1.78 × 10–3 3.10 × 103 0.46

Сталь 25Г20С3
0 7.3 1.96 × 10–3 5.92 × 103 0.26

9.9 7.1 3.13 × 10–3 6.56 × 103 0.38

14.4 7.7 3.53 × 10–3 7.70 × 103 0.37

22.3 9.7 4.78 × 10–3 1.08 × 104 0.35

29.9 13.4 7.13 × 10–3 1.58 × 104 0.36

Рис. 4. Изменение количества магнитной фазы в про-
цессе растяжения.
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Количество α'-мартенсита деформации про-
порционально количеству ε-мартенсита, что яв-
ляется подтверждением последовательности об-
разования фаз при растяжении γ → ε → α'.

Исследование фазового состава рядом с изло-
мом и на значительном расстоянии от него пока-
зало практически одинаковый фазовый состав
сталей. Это свидетельствует о равномерной де-
формации по длине образца, что является след-
ствием пластичности, наведенной превращением
или двойникованием.
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В СПЛАВАХ Cu–Pd С МАЛЫМ СОДЕРЖАНИЕМ ПАЛЛАДИЯ:
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Изучены электрические свойства и микротвердость сплава Cu–5.9 ат. % Pd. Проведено сравнение с
такими же характеристиками чистой меди и сплава Cu–8 ат. % Pd. При обсуждении полученных ре-
зультатов использованы литературные данные по свойствам сплавов вблизи стехиометрии Cu3Pd.
Построены зависимости электросопротивления малолегированных сплавов Cu–Pd от истинной де-
формации и температуры закалки. Аномальное снижение электросопротивления обнаружено как в
результате пластической деформации, так и при повышении температуры закалки исследуемых
сплавов. Выяснено, что отжиг в температурном интервале 200–300°С приводит к аномальному по-
вышению микротвердости и увеличению электросопротивления. Обнаруженные аномалии объяс-
нены с точки зрения формирования ближнего атомного порядка при закалке малолегированных
сплавов Cu–Pd.

Ключевые слова: Cu–Pd-сплавы, ближний порядок, резистометрическое исследование, упрочнение
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ВВЕДЕНИЕ
Сплавы Cu–Pd представляют интерес для

многих практических приложений. К примеру,
сплавы Cu–Pd вблизи эквиатомного состава яв-
ляются эффективными катализаторами и поэто-
му используются при производстве мембран для
очистки водорода [1]. Сплавы на основе меди с
малым содержанием Pd могут найти применение
в качестве электрических проводников с хорошей
комбинацией высокой прочности и коррозион-
ной стойкости [2].

Как известно, два типа упорядоченных фаз
формируются в системе Cu–Pd [3, 4]. При мед-
ленном охлаждении сплавов Cu–Pd вблизи экви-
атомного состава, разупорядоченный твердый
раствор переходит к упорядоченную по типу B2
структуру [3]. В свою очередь, упорядоченная по
типу L12 фаза формируется в сплавах вблизи
Cu3Pd стехиометрии. При содержании палладия
менее ~7.5 ат. % в этих сплавах образуется одно-
фазный разупорядоченный ГЦК твердый рас-
твор [4].

Ранее нами было обнаружено аномальное по-
ведение свойств при нагреве сплавов Cu–5.9 ат. %
Pd и Cu–8 ат. % Pd [5]. Ниже, для краткости, мы
будем опускать указание “ат. %” в обозначениях
сплавов, и записывать, к примеру: Cu–5.9Pd. Как
следует из фазовой диаграммы [4], сплав Cu–8Pd
имеет двухфазную (A1 + L12) структуру при ком-
натной температуре. Поэтому мы объяснили об-
наруженные аномалии с точки зрения формиро-
вания наноразмерных зародышей упорядочен-
ной L12-фазы в разупорядоченной (A1) матрице
сплава. В свою очередь, очень трудно объяснить
обнаруженное явление, если рассматривать сплав
Cu–5.9Pd как однофазный. Скорее, такое поведе-
ние типично для формирования ближнего атом-
ного порядка (БП) в этом сплаве [6]. Как извест-
но, БП наблюдается во многих закаленных спла-
вах, в составе которых имеется хотя бы один
переходный элемент [7].

Формирование БП в сплавах Cu–Pd детально
изучалось ранее методом дифракции электронов
[8]. Более того, было показано, что образование
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БП приводит к значительным изменениям элек-
трических свойств сплавов, упорядочивающихся
с образованием различных типов сверхструктур
[2, 9, 10].

Цель этой работы состояла в выяснении воз-
можности формирования ближнего атомного по-
рядка в сплавах Cu–Pd с малым содержанием пал-
ладия.

МАТЕРИАЛ И МЕТОДИКА

В ходе исследования мы будем сравнивать
структуру и свойства сплава Cu–5.9Pd с теми же
самыми характеристиками сплава Cu–8Pd и чи-
стой меди. Выбор составов сплавов для исследо-
вания был сделан из следующих соображений.
Сплав Cu–5.9Pd на фазовой диаграмме соответ-
ствует области ГЦК-твердого раствора [4]. Для
понимания особенностей эволюции структуры
этого сплава требуются два сплава для сравнения.
Один из них должен быть малолегированным
Cu–Pd-сплавом, в котором образуется L12 сверх-
структура, в то время как в другом может быть
сформирована только разупорядоченная фаза. В
соответствии с фазовой диаграммой [4], некото-
рый объем упорядоченной L12-сверхструктуры
образуется в сплаве Cu–8Pd. Это было подтвер-
ждено экспериментально в нашей работе [5].
Медь марки М00К была взята для сравнения в ка-
честве однофазного разупорядоченного ГЦК-ма-
териала.

Сплавы Cu–5.9Pd и Cu–8Pd были выплавлены
из палладия и меди чистотой 99.98 и 99.95% соот-
ветственно. Выплавку производили под вакуумом
не хуже 10–2 Па с разливкой в графитовый тигель.
Химический состав образцов был проверен с по-
мощью анализатора JEOL JCXA-733.

Слитки ∅5 мм гомогенизировали при темпе-
ратуре 800°C в течение 3 ч, закаливали путем
охлаждения в воде, а затем разрезали на две части.
Одну часть слитка деформировали волочением до
получения проволоки ∅0.22 мм (для резистомет-
рических исследований). Другая часть слитка была
прокатана до получения пластин толщиной 0.3 мм
(для рентгеноструктурных исследований и изме-
рения микротвердости). В данной работе иссле-
довали образцы, находящиеся только в предвари-
тельно закаленном состоянии. Для формирования
этого состояния деформированные проволоки и
пластины отжигали, как правило, при температуре
800°C в течение 1 ч и закаливали охлаждением в во-
де (в одном из экспериментов также использовали
отжиг при температуре 900°C, 30 мин). Термообра-
ботки выполняли в вакуумированных стеклянных
или кварцевых ампулах.

Электросопротивление тонких проволок из-
меряли четырехконтактным методом при посто-
янном токе 20 мА. Как было показано в работе
[11], погрешность при определении удельного
электросопротивления в наших экспериментах
составляет: Δρ = ±0.04 × 10–8 Ом м. Микротвер-
дость по Виккерсу определяли на приборе ПМТ-3
при нагрузке 50 г с выдержкой под нагрузкой 30 с.
Значение микротвердости определяли как сред-
нее значение из как минимум 10-ти измерений.
Для проведения рентгеноструктурного анализа
(РСА) использовался рентгеновский дифракто-
метр DMAX 2200 (Rugaku) в режиме постоянной
съемки со скоростью 4°/мин. Cu Kα-излучение
было монохроматизировано графитовым моно-
кристаллом.

Измерение электрического сопротивления яв-
ляется простым и надежным экспериментальным
методом обнаружения изменений микрострукту-
ры [10–12]. Поэтому мы использовали резисто-
метрию в качестве основной исследовательской
методики. Более того, сплавы Cu–Pd неоднократ-
но были исследованы ранее путем измерения их
электросопротивления в различных структурных
состояниях [2, 13, 14]. Поэтому мы будем иметь
возможность провести сравнение наших результа-
тов с данными различных исследователей.

Следует подчеркнуть, что в работе проводили
изучение структуры и свойств только предвари-
тельно закаленных образцов. Ранее мы показали,
что предварительная деформация значительно
ускоряет A1 → L12-превращение в сплавах Cu–Pd
[5, 15]. Однако это одновременно приводит к не-
которым затруднениям в интерпретации получен-
ных результатов. К примеру, широкие пики на
рентгеновских дифрактограммах мешают иденти-
фикации фаз. Вызванное рекристаллизацией паде-
ние электросопротивления происходит в том же
температурном интервале, в котором можно ожи-
дать отклика от фазового превращения. Поэтому
мы решили не описывать в этой работе измене-
ние структуры и свойств в ходе отжига предвари-
тельно деформированных образцов.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ
Аномальное поведение электрических свойств 

малолегированных сплавов Cu–Pd
Для того чтобы выявить формирование БП,

были изучены зависимости электросопротивле-
ния Cu и сплавов Cu–Pd от температуры их за-
калки в интервале от 400 до 900°С (рис. 1).

Эксперимент проводили следующим образом:
сначала деформированные образцы чистой Cu,
сплавов Cu–5.9Pd и Cu–8Pd отжигали при темпе-
ратуре 900°С в течение 30 мин и охлаждали в воде.
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Затем эти образцы были разделены на 5 наборов,
в каждом из которых находилось по 3 образца (по
одному образцу каждого сплава). Каждый из этих
наборов вновь отжигали при разных температу-
рах (от 400 до 700°С) в течение 30 мин с последу-
ющей закалкой в воде. Такая сложная термооб-
работка была использована специально, чтобы
исключить влияние на электросопротивление
различных дополнительных факторов. Как бы-
ло показано в [13], отжиги, проведенные по
описанной методике, способны минимизиро-
вать отличие образцов по размеру зерна, закалоч-
ным напряжениям и плотности дислокаций. Все
эти структурные дефекты изменяют электросо-
противление образцов и могут затенить искомый
эффект. Точно такую же обработку использовали
в работе [13] при построении зависимости элек-
тросопротивления от температуры закалки (Tq)
стехиометрического сплава Cu3Pd (верхний гра-
фик на рис. 1 является рис. 16 в работе [13]).

Электросопротивление чистой меди снижает-
ся при уменьшении Tq (нижний график на рис. 1).
Такое поведение типично для металлов: рост тем-
пературы приводит к увеличению числа термиче-
ских флуктуаций кристаллической решетки, ко-
торые “замораживаются” при закалке. Поэтому,
при увеличении температуры закалки длина сво-
бодного пробега электронов уменьшается из-за
увеличения числа рассеивающих центров.

В отличие от чистой меди, в сплаве Cu–25Pd
наблюдается снижение электросопротивления
при повышении Tq (рис. 1). Природа такой ано-
малии вызвана существованием БП в закаленном
сплаве Cu–25Pd. В самом деле, упорядоченная
L12 фаза формируется в нем при температурах ни-
же Тс ≈ 480°C [4]. Поэтому, когда Tq становится

выше Тс в сплаве происходит образование БП.
Установлено, что степень БП уменьшается, если
Tq увеличивается [13]. Поскольку наноразмерные
кластеры БП являются препятствиями для пото-
ка электронов, электросопротивление сплава
Cu–25Pd повышается при приближении Tq к Tc.

Рисунок 1 также показывает зависимости
электросопротивления от Tq для малолегирован-
ных сплавов Cu–Pd. Можно заключить, что тренд
этой зависимости для сплава Cu–8Pd точно такой
же, как и для сплава Cu–25Pd. Как хорошо видно
на рис. 1, аномальное снижение электросопротив-
ления наблюдается в обоих сплавах при повыше-
нии Tq. Это легко объяснить: при закалке от темпе-
ратур выше Тс в этих сплавах фиксируется БП,
степень которого снижается с повышением Tq.

Зависимость электросопротивления от темпе-
ратуры закалки для сплава Cu–5.9Pd выглядит
аномальной, если считать, что этот сплав являет-
ся однофазным твердым раствором (как это сле-
дует из фазовой диаграммы Cu–Pd [4]). Однако
полученная зависимость может быть объяснена с
точки зрения формирования БП при закалке. В
этом случае в материале реализуются две тенден-
ции, которые по-разному влияют на его электро-
сопротивление. С одной стороны, рост Tq ведет к
снижению электросопротивления вследствие
уменьшения степени БП (как это наблюдается
в сплаве Cu–25Pd). В то же время все больше и
больше структурных дефектов (к примеру, ва-
кансий) будет фиксироваться в сплаве при по-
вышении Tq, что вызывает рост электросопро-
тивления (как это наблюдается в чистой меди).

В целом, зависимость электросопротивления
от температуры закалки сплава Cu–5.9Pd очень
походит на такую же зависимость, полученную
для сплава Cu–8Pd. В то же время, аномальный
вид обеих этих зависимостей сильно отличается
от положительного тренда, наблюдаемого на гра-
фике, соответствующем чистой меди (рис. 1).

Влияние пластической деформации
на электросопротивление

Хорошо известно, что пластическая деформа-
ция металлов и сплавов приводит к увеличению
их электросопротивления вследствие введения
различных рассеивающих центров, таких, к при-
меру, как дислокации, точечные дефекты и де-
фекты упаковки [13, 16]. В качестве примера на
рис. 2 показана зависимость электросопротивле-
ния от истинной деформации чистой меди (ниж-
ний график). Как известно [17], истинная дефор-
мация (e) определяется уравнением: e = ln (So/Sf),
где So и Sf – площади поперечных сечений образ-

Рис. 1. Зависимости электросопротивления от темпе-
ратуры закалки Cu и различных сплавов Cu–Pd.
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ца в исходном и конечном состояниях соответ-
ственно.

В ходе пластической деформации электросо-

противление меди увеличивается приблизитель-

но на ~4%, максимальная величина электросо-

противления соответствует истинной деформа-

ции e ≈ 3.5. Дальнейшая деформация меди не

приводит к увеличению ее электрического сопро-

тивления. В этом случае наступает динамическое

равновесие между генерацией дефектов и их ан-

нигиляцией вследствие процессов возврата/ре-

кристаллизации [17]. Полученный нами резуль-

тат хорошо соответствует данным работы [18], где

также пришли к заключению, что в процессе де-

формации электросопротивление меди повыша-

ется приблизительно на 4%. В то же время эти ре-

зультаты сильно отличаются от данных работы

[19] о том, что электропроводность меди снижа-

ется на ~11% в результате деформации. Мы пола-

гаем, что большое влияние на результат может

оказать чистота меди, используемой для экспери-

ментов.

Влияние пластической деформации на электри-

ческое сопротивление малолегированных сплавов

Cu–Pd ранее не изучалось. Однако в работе [18] бы-

ла построена зависимость электросопротивления

от степени деформации сплава Cu–19.5Pd. Как из-

вестно [20], сплавы Cu–Pd, в которых содержится

~20 ат. % Pd, имеют максимальную скорость фор-

мирования L12-сверхструктуры. Как хорошо видно

на рис. 2 (верхняя кривая), электросопротивление

сплава Cu–19.5Pd демонстрирует аномальное сни-

жение в ходе пластической деформации. Базиру-

ясь на результатах предыдущих исследований [9,

13], можно полагать, что дальнейшая деформация

сплава Cu–19.5Pd приведет к увеличению его

электросопротивления. Именно так выглядит за-

висимость электросопротивления от истинной

деформации сплава Cu–8Pd на рис.2.

Как было показано выше (рис. 1), формирова-

ние БП в закаленных сплавах Cu–Pd повышает

их электросопротивление. Разрушение БП под

действием пластической деформации приводит к

уменьшению электросопротивления этих спла-

вов. Продолжение деформации вызывает повы-

шение электросопротивления, поскольку длина

свободного пробега электронов снижается вслед-

ствие повышения числа различных рассеиваю-

щих факторов. Вот почему зависимость электро-

сопротивления от деформации закаленного спла-

ва Cu–8Pd имеет параболическую форму (рис. 2).

Надо заметить, что в работе [21] было обнаружено

аналогичное явление: закалка вызывала сниже-

ние электропроводности сплава Cu–7Pd, а до-

полнительная холодная деформация после закал-

ки приводила к его повышению.

Зависимость электросопротивления от истин-

ной деформации сплава Cu–5.9Pd имеет вид почти

горизонтальной линии. Такая форма сильно отли-

чается от других графиков на рис. 2. Этот результат

вполне согласуется с предположением о низкой

степени БП в закаленном сплаве Cu–5.9Pd, как это

следует из данных рис. 1. В этом случае снижения

электросопротивления вследствие разрушения

БП на начальных стадиях пластической деформа-

ции может не наблюдаться. Отметим, что увели-

чение истинной деформации от е = 3.4 до e = 6.2

не приводит к изменению электросопротивле-

ния сплава Cu–5.9Pd (этот участок зависимости

не имеет промежуточных точек, поскольку ко-

личество материала для исследований было

ограничено).

Эволюция структуры и свойств сплава Cu–5.9Pd
в ходе изотермических отжигов

Выше было показано, что формирование БП

имеет место в закаленном сплаве Cu–5.9Pd. Это

явление должно приводить к изменению всех фи-

зических свойств в ходе последующих термообра-

боток [7, 9, 10]. Поэтому закаленные от 800°С об-

разцы исследуемого сплава отжигали в темпера-

турном интервале 200–400°С с последующим

охлаждением на воздухе.

Результаты резистометрических измерений

сплава Cu–5.9Pd показаны на рис. 3а. Изменение

электросопротивления регистрируется уже через

15 мин отжига. Максимальное увеличение элек-

тросопротивления наблюдается при температуре

отжига 200°С. Причем при увеличении продол-

Рис. 2. Зависимости электросопротивления от истин-
ной деформации чистой Cu и различных сплавов Cu–
Pd. Зависимость для сплава Cu–19.5Pd была получена
путем пересчета графика из работы [13].
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жительности термообработки электросопротив-

ление сплава продолжает расти.

Ранее, в работах [5, 15], наблюдали увеличение

электросопротивления в ходе отжигов сплава

Cu–8Pd, что было связано с образованием в нем

зародышей упорядоченной L12-фазы (отметим,

что, в отличие от большинства упорядочиваю-

щихся сплавов, в процессе атомного упорядоче-

ния по типу L12 электросопротивление сплавов

Cu–Pd повышается [14, 22]).

Как известно, после низкотемпературных от-

жигов электросопротивление сплавов с БП повы-

шается [7]. Однако, в соответствии с фазовой диа-

граммой Cu–Pd, только ГЦК-твердый раствор

может сформироваться в сплаве Cu–5.9Pd. По-

этому без детальных структурных исследований

трудно понять причину роста электросопротив-

ления закаленного сплава Cu–5.9Pd после термо-

обработок в интервале 200–300° (рис. 3a).

Рисунок 3б показывает зависимости микро-

твердости от температуры и продолжительности

термообработки образцов исследуемого сплава.

Явление упрочнения в результате отжига неод-

нократно наблюдалось ранее в различных мало-

легированных сплавах на основе меди [5, 6, 21].

Это явление может быть интерпретировано как

показатель процессов атомного упорядочения

[6]. С другой стороны, сегрегации растворенных

атомов на дислокациях могут замедлить пере-

стройку дислокационной структуры и блокиро-

вать релаксацию внутренних напряжений в

предварительно деформированном сплаве [23].

Однако, на рис. 3б наблюдается упрочнение при

отжиге закаленного сплава. Поскольку плот-

ность дислокаций в закаленном сплаве мини-

мальна, природа наблюдаемого упрочнения не

связана с закреплением дислокаций растворен-

ными атомами.

Рисунок 4 показывает РСА-результат, полу-

ченный с предварительно закаленного образца

сплава Cu–5.9Pd, который был подвергнут отжи-

гу при 250°C в течение 2 мес. (дифрактограмма 2).

Картина рентгеновской дифракции, полученная

с исходного, закаленного сплава, также показана

на рис. 4 для сравнения (дифрактограмма 1).

Только основные отражения выявляются в обо-

их образцах, указывая на наличие ГЦК-твердого

раствора. Возле пиков на дифрактограмме 2 от-

сутствуют плечи или какие-либо другие отклики

от второй фазы. Таким образом, на рентгенов-

Рис. 3. Зависимости электросопротивления (а) и микротвердости (б) от температуры и продолжительности отжига
сплава Cu–5.9Pd, предварительно закаленного от 800°C.
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ских дифрактограммах нет никаких свидетельств,

что после длительной термообработки в течение

двух месяцев в матрице сплава произошло изме-

нение фазового состава. Впрочем, это является

характерным для сплавов с БП: для его выявле-

ния требуется применение специальных исследо-

вательских методик с использованием высокого

разрешения [7].

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

В ходе выполнения данной работы впервые

изучено влияние температуры отжига и степени

деформации на изменение свойств сплава Cu–

5.9Pd. Для того чтобы понять полученные резуль-

таты, проведено сравнение характеристик иссле-

дуемого сплава, чистой меди и малолегирован-

ных сплавов Cu–Pd, которые упорядочиваются

по типу L12. Обнаружено формирование БП в за-

каленном сплаве Cu–5.9Pd, который на фазовой

диаграмме указан как однофазный твердый рас-

твор. Как правило, формирование БП является

ранней стадией превращения беспорядок → по-

рядок [7]. Поэтому на основе полученных резуль-

татов можно предположить, что в процессе низ-

котемпературных отжигов из кластеров БП начи-

нают образовываться зародыши упорядоченной

фазы. Это позволяет объяснить механизм обнару-

женных в ходе исследования аномального упроч-

нения и повышения электросопротивления при

отжиге закаленного сплава.

Для того чтобы выяснить детали начальных ста-

дий фазового превращения беспорядок–порядок в

сплаве Cu–5.9Pd, требуется проведение специаль-

ного исследования. Вследствие малого числа заро-

дышей новой фазы реакция атомного упорядоче-

ния должна быть изучена с использованием пере-

довых исследовательских методик (к примеру,

высокоразрешающая просвечивающая электрон-

ная микроскопия или атомная томография). Мо-

дельные расчеты также могут быть использованы.

Работа выполнена при финансовой поддержке

Российского Фонда Фундаментальных Исследо-

ваний (грант № 18-03-00532).
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Исследованы структура, химический и фазовый составы, твердость композита системы Cu–Ti–C–
B, полученного методом самораспространяющегося высокотемпературного синтеза (СВС). Пока-
зано, что матрицей композита является твердый раствор на основе меди (γ), упрочняющие фазы –
TiC и TiB2, которые неравномерно распределены в объеме композита. Области твердого раствора
имеют микротвердость 450 HV 0.05, области (γ + TiC) – 760 HV 0.1, а области с преобладанием частиц
TB2 (γ + TiB2) – 1042 HV 0.1. Интегральная твердость композита составляет 62 HRC. Неравномерное
распределение частиц наполнителя в объеме композита обусловило неоднородность микромеханиче-
ских свойств. Наиболее прочной структурной составляющей композита являются области (γ + TiB2),
характеризующиеся высокими значениями модуля упругости, работы сил на упругое восстановле-
ние и условного показателя износостойкости HIT/E. По показателям абразивной износостойкости
композит системы Cu–Ti–C–B не уступает композиту системы Fe–Ti–C–B. При этом шерохова-
тость поверхности после испытаний минимальна у композита Cu–Ti–C–B, что связано с большей
пластичностью твердого раствора на основе Cu. Изнашивание композита происходит по механизму
пластического оттеснения.

Ключевые слова: композиты, самораспространяющийся высокотемпературный синтез, порошки,
твердые растворы, карбиды, бориды, диффузия, пористость, твердость, износотойкость
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ВВЕДЕНИЕ

Широкое применение нашли композицион-
ные материалы и покрытия, получаемые мето-
дом самораспространяющегося высокотемпера-
турного синтеза (СВС) [1–5]. Отличительной
особенностью СВС-композитов являются высо-
кая твердость и износостойкость. В условиях по-
стоянного роста эксплуатационных нагрузок со-
временной техники необходимо получение мате-
риалов с высокой конструкционной прочностью.
Важным является выбор химического состава мат-
рицы композита, которая главным образом опре-
деляет склонность к развитию трещин при нагруз-
ках. Определенные успехи достигнуты в разработ-
ке способов получения новых СВС-композитов с
регулируемым содержанием упрочняющих фаз
[2, 5–7].

Известно [1], в СВС выделяют три основные
стадии: горение, образование новых фаз и охла-
ждение продуктов горения. На стадии горения
происходят экзотермические реакции, повыша-
ющие температуру порошковой смеси вплоть до

температур плавления еe составляющих. Основ-
ными экзотермическими реакциями являются:

(1)

(2)

(3)
Интерес представляет использование в каче-

стве матрицы СВС-композитов меди, особенно
для деталей и элементов конструкций электротех-
нического и теплообменного назначения. Медь об-
ладает высокой пластичностью, а также тепло- и
электропроводна [8]. Относительно невысокая
температура плавления меди (1083°С) [9] позво-
ляет обеспечить высокую сплошность формиру-
емой структуры композитов, сближение значе-
ний их реальной и теоретической плотности по-
сле дополнительного горячего компактирования.
СВС-композиты системы Cu–Ti–C–B практиче-
ски не изучены. Научный и практический интерес
представляет определение их химического и фазо-
вого составов, а также прочности и износостойко-
сти. Для оценки физико-механических свойств

+ → +Ti C TiC ;Q

+ → + +4 23Ti B C TiC 2TiB ;Q

+ → +2 2С О СО .Q

УДК 669.3'295'784'781:539.531

СТРУКТУРА,
ФАЗОВЫЕ ПРЕВРАЩЕНИЯ И ДИФФУЗИЯ
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композитов и сплавов все большее распростране-
ние получает метод инструментального индентиро-
вания, который позволяет непрерывно регистри-
ровать кривую “нагрузка на индентор–глубина

внедрения индентора” и получать количественные
характеристики материала (например, твердость,
модуль Юнга и др.) на различных масштабных (на-
но, микро и макро) уровнях [10, 11].

Цель работы – установить химический и фазо-
вый составы монолитных СВС-композитов си-
стемы Cu–Ti–C–B, определить их пористость,
плотность, твердость, микромеханические свой-
ства и износостойкость.

МАТЕРИАЛЫ 
И МЕТОДЫ ИССЛЕДОВАНИЯ

Исследовали структуру, пористость, плотность
и твердость композиционного материала системы
Сu–Ti–C–B, полученного методом СВС в режиме
безгазового твердофазного горения при постоян-
ной скорости перемещения фронта горения. Ис-
ходными материалами для синтеза были выбраны
порошки Ti, Сu, C и В4С (рис. 1). Порошки переме-
шивали в шаровой мельнице в течение 12 ч и засы-
пали в стальную трубу (марка Ст3), выполняю-
щую одновременно роль реактора открытого типа
и внешней оболочки заготовки [6, 12–14]. Затем
заготовку помещали в электрическую печь и на-
гревали до температуры начала экзотермических
реакций (1020°С).

Порошок меди формирует металлическую мат-
рицу будущего композита. Порошки Ti, C, B4С яв-
ляются термореагирующими компонентами (ТРК),
обеспечивающими протекание экзотермических
реакций (1), (2) и (3). Расчет процентного содер-
жания ТРК в составе исходной смеси произво-
дится из условия осуществления реакций (1) и (2)
в стехиометрических пропорциях. Доля ТРК в ис-
ходной смеси составляла 30%, в соответствии с ре-
зультатами, обсужденными ранее в работе [12]. Сра-
зу после завершения процесса синтеза заготовки
подвергали горячему компактированию – прессо-
ванию на гидравлическом прессе при температуре
900°С под нагрузкой 250 МПа.

Микроструктуру, химический и фазовый со-
ставы полученного композита исследовали на по-
перечных резах полученных заготовок (рис. 2а) с
помощью сканирующего электронного микро-
скопа TESCAN VEGAII XMU с энергодисперси-
онной и волнодисперсионной (для определения
содержания бора) приставками фирмы OXFORD.
Фазовый рентгеноструктурный анализ выполнен
на рентгеновском дифрактометре SHIMADZU в
Kα излучении хрома.

Измеряли твердость композита по Роквеллу
по шкале HRC. Плотность и пористость опреде-
ляли методом гидростатического взвешивания
образцов (схема вырезки образцов показана на
рис. 2б) на воздухе и в дистиллированной воде
плотностью 998 кг/м3. Взвешивание проводили

Рис. 1. Морфология частиц порошков для получения
композита: а – Cu; б – Ti; в – B4C.

50 мкм(в)

50 мкм(б)

50 мкм(а)
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на аналитических весах Ohas Pioner PA 214. Плот-
ность композита определяли по формуле:

(4)

где m1 – масса образца на воздухе, m2 – масса об-
разца в воде, ρв – плотность дистиллированной
воды. Погрешность составляла не более 0.2% от
измеряемой величины.

Микромеханические свойства композита
определяли в соответствии с требованиями ГОСТ
Р 8.748–2011 (ИСО 14577-1: 2002) [15]. Инстру-
ментальное микроиндентирование с записью
диаграммы нагружения проводили на измери-
тельной системе Fischerscope HM2000 XYm с ис-
пользованием индентора Виккерса и программ-
ного обеспечения WIN-HCU при максимальной
нагрузке 0.980 Н, времени нагружения 20 с, вы-
держке при нагрузке 15 с и времени разгрузки
20 с. Погрешность характеристик микротвердо-
сти и микроиндентирования по 10 измерениям
рассчитывали с доверительной вероятностью p =
= 0.95. По результатам интентирования опреде-
ляли следующие показатели микромеханических
свойств: микротвердость по Виккерсу (НV), кон-
тактный модуль упругости (Е*), составляющую
работы пластической деформации при инденти-
ровании (ϕ), ползучесть при индентировании
(СIT), показатель доли упругой деформации в об-
щей деформации при индентировании HIT/E, где
HIT – значений твердости вдавливания при мак-
симальной нагрузке. Расчеты показателей ϕ и СIT
проводили по следующим формулам:

(5)

(6)

где We – работа упругой деформации при инден-
тировании, освобождаемая при снятии прило-
женной нагрузки, Wt – полная механическая ра-
бота при индентировании, определяемая площа-
дью под кривой нагружения, h1 – глубина

ρ = ρ
−

1
в

1 2

,m
m m

ϕ = − ×e t( ( ))1 100%;W W

−= ×max 1

1

100%;IT
h hC

h

внедрения индентора, соответствующая началь-
ной точке горизонтального участка на кривой на-
гружения, hmax – максимальная глубина внедре-
ния индентора.

Испытания на износостойкость проводили на
лабораторной установке по методике, описанной
в работах [16, 17]. В качестве абразива использо-
вали электрокорунд Al2O3 и карбид кремния SiC.
Образцы для испытаний имели размеры 7 × 7 ×
× 20 мм и вырезались таким образом, что грань
наибольшего размера была направлена вдоль
длины заготовок (рис. 2б). Износостойкость об-
разцов оценивали по относительному изменению
массы (Δmотн), которую рассчитывали по формуле:

(7)

где m0 – начальная масса образа, m1 – масса об-
разца после испытаний. Кроме того, рассчитывали
значения коэффициента трения (f) по формуле (8) и
относительный износ (ε) по формуле (9):

(8)

(9)

где Fтр – сила трения, N – сила нормального дав-
ления, Δm – потеря массы образца (Δm = m0 – m1),
Δmэт – потеря массы эталона (в качестве эталона
выбран образец из стали 40Х). Интенсивность из-
нашивания рассчитывали по формуле:

(10)

где ρ – плотность материала, г/см3; S – геометри-
ческая площадь контакта, см2; L – путь трения,
см. Удельная работа изнашивания W рассчитыва-
лась по формуле:

(11)

Поверхность износа после испытаний иссле-
довали с помощью оптического интерферометра-
профилометра Wyko NT-1100 для определения
шероховатости Ra.

Δ =отн 0 1 0( – ) ,m m m m

= тр ;f F N

ε = Δ Δ эт ,m m

= Δ ρ( ,)hI m SL

= ρ Δ .W fNL m

Рис.2. Внешний вид продольного (а) и поперечного (б) резов полученной заготовки композита (стрелками отмече-
ны поры на границе с внешней оболочкой, показана схема вырезки образцов для испытаний на абразивную изно-
состойкость).

(a) (б)1 cм 1 cм

Образцы для
испытаний
абразивной
износостойкости
и определения
плотности
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РЕЗУЛЬТАТЫ ИССЛЕДОВАНИЙ 
И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ

Обычно температура инициализации СВС
значительно ниже температуры плавления каж-
дого компонента исходной порошковой смеси
[1, 2]. При использовании порошка меди для по-
лучения композита плавление меди начинается
практически оновременно с синтезом. Очевидно,

именно это объясняет отсутствие пор в централь-
ной части сендвич-пластины после горячего ком-
пактирования. Незначительное количество пор
образовалось лишь на границе с внешней сталь-
ной оболочкой (отмечены стрелками на рис. 2).
После синтеза новые структурные составляю-
щие неравномерно распределены в объеме копо-
зита, а его макроструктура имеет слоистое стро-
ение (рис. 2б). Плотность композита составила
6.8 г/см3.

Металлическая матрица представляет собой
твердый раствор на основе меди (рис. 3). По дан-
ным микрорентгеноспектрального анализа, в
кристаллической решетке Cu растворено неболь-
шое количество титана (область 1 в табл. 1).
Упрочняющими фазами являются образовавши-
еся в результате синтеза частицы карбида титана
TiC и диборида титана TiB2. По результатам фазо-
вого рентгеноструктурного анализа в композите
зафиксированы три фазы (рис. 3). Частицы серо-
го цвета глобулярной формы или формы куба со
скругленными вершинами соответствуют соеди-
нению TiC (рис. 4а), а частицы черного цвета пра-
вильной огранки соответствуют по химическому
составу соединению TiB2 (рис. 4б). Частицы карби-
да титана TiC имеют размеры от 0.1 до 1.0 мкм, а ча-
стицы диборида титана TiB2 – от 0.5 до 3.0 мкм.

Микротвердость медной матрицы ситнезиро-
ванного композита составила 450 HV0.05, что
свидетельствует об еe упрочнении. Выполненные
ранее исследования показали, что при охлажде-
нии легированного титаном твердого раствора на
основе меди возможно гомогенное выделение на-
норазмерных частиц интерметаллидов, например
TiCu4 [18]. При анализе химического составаРис. 3. Фрагмент дифрактограммы композита.
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Таблица 1. Химический состав участков, отмеченных
на рис. 4, ат. %

№ Cu Ti C B

1 71.4 13.6 11.2 0
2 47.8 23.7 20.9 7.3
3 39.4 24.5 12.9 23.2

Рис. 4. Микроструктура композита Cu–Ti–C–B, изображение во вторичных электронах: а – участок с преобладанием
частиц карбида титана TiC; б – участок с преобладанием частиц диборида титана TiB2.
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участков с минимальным количеством частиц (на-
пример, участок 1 на рис. 4а) было обнаружено, что
содержание титана несколько выше, чем необхо-
димо для образования частиц TiC (табл. 1). Поэто-
му нельзя исключать возможность гомогенного
выделения наноразмерных частиц TiCu4 в твер-
дом растворе.

Микротвердость участков с наибольшим ко-
личеством частиц TiC (таких, как участок 2 на
рис. 4а) в среднем составляет 760 HV0.1, а участ-
ков, обогащенных частицами TiB2 (участок 3 на

рис. 4б), достигает значений 1042 HV 0.1. Общая
твердость композита – 60–62 HRC.

На границе композита со стальной оболочкой
наблюдается диффузионное взаимодействие. Медь
диффундирует в сталь на глубину 80 мкм, а титан –
на глубину 20 мкм (рис. 5а). Железо из стали про-
никает в композит на глубину 50 мкм. Значения
микротвердости в этой зоне плавно меняются
(рис. 5б).

По результатам инструментального микроин-
дентирования (рис. 6, табл. 2) установлено, что
неравномерное распределение упрочняющих фаз
по объему композита обусловливает неравномер-
ность распределения микромеханических свойств.
Максимальное упрочнение наблюдается в зонах с
повышенным содержанием диборида титана TiB2,
таких как участок 3 на рис. 4б. Контактный мо-
дуль упругости композитов E* в областях, обога-
щенных частицами упрочняющих фаз, значи-
тельно увеличивается, что обусловлено наличием
частиц упрчняющих фаз TiC и TiB2.

В работе [19] показано, что отношение HIT/E*
характеризует долю упругой деформации в общей
деформации при индентировании. Кроме того,
этот показатель косвенно характеризует износо-
стойкость структурных составляющих композита
[11]. Как и следовало ожидать, повышенное со-
держание частиц TiB2 в композите наиболее за-
метно повлияло на повышение этого отношения
(табл. 2).

Рис. 5. Распределение химических элементов (а) и
микротвердости (б) в диффузионной зоне на границе
композита и внешней стальной оболочки.
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Рис. 6. Кривые нагружения структурных составляю-
щих композита (цифры соответствуют участкам, от-
меченным на рис. 4).
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Таблица 2. Микромеханические свойства композита Cu–Ti–C–B

№ участка
на рис. 4

HIT, ГПа 
(±1.5)

HV 0.1 
(±1.4)

E*, ГПа 
(±18)

Wt, нДж 
(±7.3)

Wе, нДж 
(±1.2)

hmax, мкм 
(±0.2)

HIT/E* ϕ, % CIT, %

1 4.8 450 243 100 16.5 3.1 0.019 83.6 14.8
2 8.1 760 278 80.8 19.1 2.5 0.028 77 13.6
3 11.0 1042 293 74.5 21.9 2.2 0.037 71 4.7
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Областям (γ + TiB2) соответствует минималь-
ное значение работы пластической деформации
при индентировании (ϕ). Ползучесть при инден-
тировании СIT (indentation creep) [15], характеризу-
ет склонность материала к формоизменению при
постоянно действующей нагрузке. Максимальные
значения СIT зафиксированы в зонах композита с
минимальным содержанием упрочняющих фаз,
таких как участок 1 на рис. 4а. Интересно, что об-
ласти, упрочненные преимущественно частица-
ми карбида титана TiC (участок 2 на рис. 4а), ха-
рактеризуются практически такими же значения-
ми показателя СIT, что и области без упрочняющих
фаз (табл. 2).

Испытания на абразивный износ показали,
что трибологические свойства композита Cu–Ti–
C–B существенно превышают свойства эталона и
находятся на уровне свойств композита системы
Fe–Ti–C–B (табл. 3), структура которого подроб-
но была рассмотрена ранее в работе [12]. Интен-
сивность изнашивания Ih одинакова для этих
композитов при испытаниях по корунду и карби-
ду кремния (табл. 3).

Удельная работа изнашивания W, относитель-
ный износ ε и коэффициент трения f немного
меньше при испытаниях по корунду, чем по кар-
биду кремния. Шероховатость поверхности СВС-
композитов в 2 раза меньше по сравнению с эта-
лоном (табл. 3). Минимальные значения Ra за-
фиксированы для композита с медной матрицей.
Вероятно, это обусловлено более высокой по срав-
нению с железом пластичностью медной матрицы,
которая хорошо релаксирует возникающие в ходе
испытаний на абразивную износостойкость на-
пряжения, препятствуя появлению микросколов

на границах между матрицей и частицами упроч-
няющих фаз (рис. 7). Рельеф поверхности износа
композита системы Cu–Ti–C–B соответствует
абразивному изнашиванию по механизму пла-
стического оттеснения (царапания) в результате
многократно повторяющегося деформирования
медной матрицы, предложенному и подробно
рассмотренном Хрущовым [20].

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
При СВС исходных порошков Cu, Ti, C, B4C,

размещенных во внутреннем объеме стальной
трубной оболочки и нагретых в печи до температу-
ры начала синтеза 1020°С, формируется единая мо-
нолитная “сэндвич-пластина”, состоящая из на-
ружной стальной оболочки, диффузионно связан-
ной с синтезированным внутри нее композитом.
Матрицей образовавшегося после СВС-компози-
та является твердый раствор на основе меди.
Упрочняющие фазы – частицы карбида титана
TiC размерами от 0.1 до 1.0 мкм и диборида титана
TiB2 размерами от 0.5 до 3.0 мкм, которые нерав-
номерно распределены по объему композита.

При выбранном соотношении исходных по-
рошков после прессования в гидравлическом прес-
се при нагрузке 250 МПа при температуре 900°С в
центральной части сэндвич-пластины поры отсут-
ствовали. Плотность композита составила 6.8 г/см3.
Единичные поры наблюдали только на границе
композита с внешней стальной оболочкой.

Неравномерное распределение частиц упроч-
няющих фаз по объему композита обусловило не-
однородность механических свойств отдельных
структурных составляющих. Области твердого
раствора с минимальным содержанием упрочня-

Таблица 3. Результаты испытаний на абразивную износостойкость

Тип абразива m0, г m1, г Δmотн, % Ih, 10–8 W, кДж/см3 ε f Ra, мкм

40Х (эталон)

Al2O3 7.266 7.067 2.7 3.6 18.5 1 0.65 2.0

SiC 6.782 6.7 3.5 19.1 1 0.66 2.2

CВC-композит системы Cu–Ti–C–B

Al2O3 7.925 7.833 1.1 1.2 9.7 0.4 0.45 1.1

SiC 7.636 3.7 1.5 11.3 0.5 0.55 1.1

CВC-композит системы Fe–Ti–C–B (структура описана в работе [12])

Al2O3 7.332 7.242 1.2 1.2 9.5 0.3 0.4 1.3

SiC 7.087 3.3 1.5 10.3 0.7 0.5 1.5
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ющих фаз характеризуются минимальными зна-
чениями твердости, модуля упругости, работы
упругой деформации при индентировании и со-
отношения HIT/E* и максимальными значениями
показателей пластичности: составляющей рабо-
ты пластической деформации при индентирова-
нии и ползучести (indentation creep).

Трибологические свойства композита Cu–Ti–
C–B находятся на уровне композита системы Fe–
Ti–C–B. Изнашивание композита системы Cu–
Ti–C–B происходит по механизму пластического
оттеснения (царапания) в результате многократ-

но повторяющегося деформирования медной
матрицы без образования сколов и микротрещин.

Работа выполнена при поддержке гранта РНФ
№ 22-29-00188.
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Используя испытания на растяжение в комплексе с методами электронной микроскопии и рентге-
новского анализа, получены данные о механических свойствах при различных температурах и харак-
тере разрушения ультрамелкозернистого (УМЗ) сплава с эффектом памяти формы Сu–14 мас. % Al–
3 мас. % Ni. УМЗ-структура сплава была создана методом большой пластической деформации кру-
чением под высоким давлением. По результатам выполненных исследований, в зависимости от
температуры и скорости деформации при механических испытаниях выявлены два варианта меха-
нического поведения УМЗ-сплава. В первом случае, при умеренных температурах испытаний (300,
423, 473 К) наблюдается стадия деформации сплава в мартенситном состоянии с высоким коэффи-
циентом упрочнения и умеренным равномерным относительным удлинением и сужением. Второй,
при повышенных температурах испытаний (573 и 673 К) отличается, прежде всего, за счет динами-
ческой рекристаллизации, повышенной равномерной и, особенно, сосредоточенной пластической
деформацией наряду с умеренным упрочнением.

Ключевые слова: медные сплавы, термоупругое мартенситно превращение, кручение под высоким
давлением, эффект памяти формы, структура, температурная зависимость механических свойств
DOI: 10.31857/S0015323022010132

ВВЕДЕНИЕ
Температурные, механические и другие внеш-

ние воздействия, обеспечивающие термоупругие
мартенситные превращения (ТМП), позволяют
реализовать целый ряд необычных и практически
важных физических явлений в различных спла-
вах. Обусловленные ТМП циклически обрати-
мые эффекты памяти формы (ЭПФ), гигантские
сверхупругость, демпфирование, калорические
эффекты (включающие магнитокалорические,
электрокалорические, барокалорические, эла-
сто-калорические), выделяют интеллектуальные
(или smart) сплавы в особый отдельный класс ин-
новационно привлекательных конструкционных
полифункциональных металлических материа-
лов, востребованных в эффективных наукоемких
и экологических технологиях [1–10].

Развитие современной техники диктует созда-
ние таких smart-сплавов, которые могут быть ис-
пользованы в изделиях, устройствах и механиз-
мах в широком спектре соответствующих термо-
силовых и иных условий эксплуатации. Однако,

критическим недостатком большинства поли-
кристаллических smart-материалов (за исключени-
ем бинарных сплавов никелида титана) являются
их низкая пластичность и хрупкость, которые не
позволяют реализовать присущие им уникальные
эффекты не только в циклическом многократном,
но даже в однократном применении. Поэтому все
более важными становятся задачи разработки ме-
тодов получения, выбора оптимального легирова-
ния и термомеханической обработки различных
поликристаллических smart-материалов с целью их
пластификации для последующего разнообразного
индустриального применения.

К таким экономически перспективным мате-
риалам относятся медные β-сплавы с ТМП и
ЭПФ систем Cu–Al–Ni, Cu–Zn–Al и других, ко-
торые имеют гораздо меньшую стоимость, луч-
шие тепло- и электропроводность, технологиче-
скую обрабатываемость по сравнению с сплавами
никелида титана [2, 3, 11]. В монокристалличе-
ском состоянии медные β-сплавы обладают пре-
восходными характеристиками ЭПФ. Вместе с

УДК 669.3'71'24:539.89
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тем в обычном крупнозернистом состоянии дан-
ные поликристаллические сплавы отличают низ-
кие пластичность, трещиностойкость, усталостная
долговечность [3, 11]. Одной из ключевых причин,
препятствующих практическому использованию
сплавов с ЭПФ, является их интеркристаллитная
хрупкость [3].

Известно, что заметное улучшение прочност-
ных и пластических характеристик сплавов с
ЭПФ на основе никелида титана достигается при
формировании ультрамелкозернистой (УМЗ)
структуры [12]. УМЗ-структура в данных сплавах
в научных исследованиях обеспечивается приме-
нением прогрессивных термо-деформационных
технологий на основе ряда методов большой пла-
стической деформации, в том числе прессованием
или кручением под высоким давлением (КВД), а в
практике – многопроходной прокаткой или воло-
чением в полосу, стержни и проволоку.

В наших недавних работах [12–17] было также
обнаружено существенное ослабление охрупчи-
вания медных сплавов с ЭПФ, достигаемое за
счет радикального уменьшения при большой
пластической деформации размера зерен и уве-
личения протяженности их границ. Различные
иные способы с использованием легирующих до-
бавок, термообработки, быстрой закалки, по-
рошковой металлургии и ряда других оказались
безуспешными и не обеспечивали заметного из-
мельчения зеренной структуры данных сплавов и
улучшения их пластичности [18–27]. Поскольку
механическое поведение медных УМЗ-сплавов с
ЭПФ в широком интервале температур не было
изучено, в данной работе предпринято исследо-
вание влияния температуры механических испы-
таний на фазовый состав, структуру и механиче-
ские свойства УМЗ-сплава с ЭПФ системы Cu–
Al–Ni.

МАТЕРИАЛ 
И МЕТОДЫ ИССЛЕДОВАНИЯ

Сплав номинального химического состава
Сu–14 мас. % Al–3 мас. % Ni, находящийся в
аустенитном состоянии при комнатной темпера-
туре (КТ), был выплавлен из высокочистых ком-
понентов Cu, Al, Ni (чистотой 99.99%). По дан-
ным спектрального анализа он содержит 13.95%

Al, 3.02% Ni, ост. Cu в мас. %. Слиток сплава был
подвергнут при 1173–1273 К горячей ковке в пру-
ток сечением 20 × 20 мм и закалке в воде от 1223 К,
10 мин. Для измельчения зеренной структуры
сплава был применен метод КВД при 6 ГПа на
10 оборотов при КТ в плоских бойках c “лункой”
(цилиндрическим углублением в нижнем бойке),
выполненных из металлокерамики типа ВК-6
(92 HRC). Образцы для КВД были изготовлены в
форме дисков диаметром 20 мм исходной толщи-
ной 1.2 мм. После КВД на 10 оборотов их толщина
уменьшилась до 0.5 мм. При этом истинная де-
формация на половине радиуса составила 6 еди-
ниц. Плоские образцы для механических испыта-
ний на растяжение вырезали на электроискровом
станке. Образцы длиной 10.0, толщиной 0.25, ши-
риной 1.0 и длиной 4.5 мм рабочей части выреза-
ли поперек на половине радиуса исходного диска.
Поверхность образцов перед испытанием поли-
ровали алмазной пастой. Скорость испытаний
Vисп составляла 10–3 и 10–4 1/с. Критические тем-
пературы начала (Ms, As) и конца (Mf, Af) прямого
(Ms, Mf) и обратного (As, Af) ТМП определяли при
циклических температурных измерениях магнит-
ной восприимчивости (в циклах “охлаждение–
нагрев–охлаждение”) χ(T) и электросопротивле-
ния ρ(T) со скоростью, близкой 5 К/мин (табл. 1).
Структуру и фазовый состав изучали методами
рентгеновской дифрактометрии (РД), оптиче-
ской металлографии (ОМ), просвечивающей
(ПЭМ) и растровой электронной микроскопии
(РЭМ). РД выполняли в монохроматизирован-
ном медном излучении Kα. Использовали ПЭМ
Tecnai G2 30 при ускоряющем напряжении
300 кВ, РЭМ Quanta 200, оснащенный системой
Pegasus, при ускоряющем напряжении 30 кВ. Из-
мерения микротвердости по Виккерсу (HV) про-
водили на приборе Micromet 5101 с пирамидаль-
ным алмазным индентором при нагрузке 1 Н.

РЕЗУЛЬТАТЫ ИССЛЕДОВАНИЙ
Изученный литой и кованый медный β-сплав

при последующем охлаждении на воздухе слитка
или поковки испытывает распад по схеме β → β1 +
+ γ2 (при температурах выше TЭР, близкой 840 К)
и эвтектоидный распад β1 → α + γ2 (при темпера-
турах ниже TЭР) (рис. 1а), что согласуется с из-
вестными данными [2].

Однако закалка сплава после горячей ковки мо-
жет предотвратить эвтектоидный распад (рис. 1б).
Известно, что β-аустенит даже при закалке в про-
цессе быстрого охлаждения при температурах вы-
ше TЭР и Ms успевает испытать два последователь-
ных фазовых структурных перехода “беспоря-
док–порядок” (β → β2(B2) → β1(D03)) [3]. При
этом вследствие многозародышевого механизма
перехода образуется особая субструктура анти-

Таблица 1. Критические температуры начала (Ms, As) и
конца (Мf, Af) ТМП сплава Cu–14Al–3Ni после раз-
личных обработок

* ΔT = 1/2{(As + Af) – (Ms + Mf)}.

Обработка Ms,К Мf,K As,K Af,K ΔT*,K

Зак. 1223 К 250 230 265 285 35
КВД, 10 об. 320 300 400 440 110
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фазных доменов, визуализируемых по появле-
нию их границ (АФГ) на темнопольных ПЭМ-
изображениях в сверхструктурных отражениях
(рис. 1в). Поскольку дальний атомный порядок
упорядоченной аустенитной фазы наследуется мар-
тенситом при ТМП, это обеспечивает реализацию
эффектов ориентационной кристаллоструктурной
обратимости и фазовой термоупругости в сплавах
[1–6].

По данным РД в закаленном β1-сплаве при тем-
пературах ниже Ms, близкой 250 К (табл. 1) появля-
ются две мартенситные фазы:  (18R) (с пара-
метрами длиннопериодной моноклинной ре-
шетки, близкими a = 0.4450 нм, b = 0.5227 нм,
c = 3.8050 нм, β = 91.0°) и γ' (2H) (c параметрами
орторомбической решетки, близкими a =
= 0.4390 нм, b = 0.5190 нм, c = 0.4330 нм). Уста-
новлено, что КВД на 10 оборотов при КТ вызыва-
ет деформационное ТМП с образованием смеси
трех мартенситных фаз α',  и  Обнаруживае-
мые при этом брэгговские отражения существен-
но уширены (с полушириной линий до 2 град), и
совпадают с наиболее сильными линиями дан-
ных мартенситных фаз.

ПЭМ-исследования показали, что в результате
КВД на 10 оборотов в сплаве Cu–14Al–3Ni сфор-
мировалась однородная нанозеренная мартен-
ситная структура, характеризуемая кольцевым

β1'

β1' γ1'.

распределением рефлексов на микроэлектроно-
граммах (см. рис. 2). Из количественного анализа
светло- и темнопольных ПЭМ-изображений
микроструктуры сплава после КВД на 10 оборо-
тов следует, что размеры наблюдаемых произ-
вольно ориентированных наноразмерных зерен
варьируются в пределах от 10 до 80 нм и составля-
ют в среднем 30 нм. Видно, что в более крупных
из них присутствуют пластинчатые нанодвойни-
ки. Расшифровка электронограмм также показала,
что полученная в сплаве нанокристаллическая
структура преимущественно содержит - и -
мартенситные фазы. Кольцевое распределение ре-
флексов указывает на наличие нанофаз, образую-
щих разориентированную ультрамелкозернистую
структуру.

Испытания механических свойств КВД-спла-
ва на растяжение при двух скоростях Vисп 10–3 1/с
(рис. 3а) и 10–4 1/с (рис. 3б) были выполнены в
широком диапазоне температур 300–673 К ниже
ТЭР (рис. 3, табл. 2). Оказалось, что механическое
поведение УМЗ-сплава в мартенситном состоя-
нии (кривые 1 – при 300 К; 2, 5 – при 423К; 6 –
при 473К) и в аустенитном (кривые 3, 7 – при 573 К
и 4, 8 – при 673 К) отличается радикально. Кри-
вые “напряжение σ – деформация δ” аустенитно-
го УМЗ-сплава при повышенных температурах
573 и 673 К характеризуются наличием несколь-

β1' γ1'

Рис. 1. РЭМ-изображение в обратно рассеянных электронах (a), ОМ-изображение (б) и ПЭМ-изображение (в) струк-
туры сплава Cu–14Al–3Ni в литом (a) и закаленном аустенитном (б, в) состояниях.

30 мкм(а) 300 мкм(б) 500 нм(в)

Рис. 2. Светло- (а) и темнопольное (б) ПЭМ-изображения микроструктуры и соответствующая микроэлектронограм-
ма (в) сплава Cu–14Al–3Ni после закалки от 1223 К и КВД на 10 оборотов.

20 нм(а) 200 нм(б) (в)
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ких типичных стадий деформации: упругой (I),
псевдоупругой с участком или площадкой фазо-
вой текучести (II, на кривых 3, 4), равномерной
(III, вплоть до предела прочности σв) и двух лока-
лизованных (IV и V) вначале с постепенным и за-
тем с ускоренным разупрочнением в формирую-
щейся клиновидной области “шейки” разрыв-
ных образцов. Кривые “σ–δ” УМЗ-сплава в
мартенситном состоянии при более низких тем-
пературах испытаний (300–473 К) отличаются,
во-первых, прогрессирующим по мере увеличе-
ния степени деформации упрочнением dσ/dεм,
что определяет необычный вид их упругой и
псевдоупругой стадий (I и II). Затем от предела
текучести σ0.2 следует стадия III равномерной де-
формации. Другим ярким отличием является отсут-
ствие стадий локализованной деформации (IV, V),
очевидно вследствие иного механизма пластиче-
ской деформации и отсутствия эффекта разу-
прочнения в мартенситном сплаве.

Как известно, наблюдаемая на диаграммах
“σ–ε” при пониженной Vисп площадка фазовой
текучести, начало которой идентифицируется на-
пряжением σм, обусловлена сдвиговой переори-
ентацией мартенситных кристаллов в направле-
нии действующей силы при температурах ниже
Аf. При несколько более высоких температурах
(выше Аs вплоть до Md – температуры деформаци-
онного мартенситного превращения) площадка
фазовой текучести определяется в основном ак-
тивацией собственно деформационно-индуциро-
ванного механизма ТМП.

Итак, УМЗ-сплав Cu–14Al–3Ni при КТ и
423 К деформируется с высоким коэффициентом
деформационного упрочнения при умеренной
равномерной деформации и разрушается до нача-
ла процесса локализации пластической деформа-
ции. С повышением температуры деформации до
573 и 673 К, напротив, инженерные кривые растя-
жения приобретают обычный вид кривых растя-

Рис. 3. Условные кривые “напряжение–деформация” сплава Cu–14Al–3Ni, полученные после КВД на 10 оборотов
при Vисп 1 × 10–3 1/с при температурах: 300 (кривая 1), 423 (2); 573 (3); 673 К (4) (а) и при Vисп 10–4 1/с при 423 (5);
473 (6); 573 (7); 673 К (8) (б). Обозначены стадии деформации I–V.
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Таблица 2. Результаты механических испытаний на растяжение при повышенных температурах УМЗ-сплава
Cu–14Al–3Ni, полученного КВД на 10 оборотов

№ Т испытания, К Скорость, 1/с σв, МПа σ0.2, МПа dσ/dεм, ГПа σм, МПа δр, % δс1, % δс2, % δ, % εм, %

1 300 10-3 800 – 20.0 – 5 – – 5 –

2 423 10–3 1450 1000 12.8 – 6 – – 6 –

3 573 10–3 1100 800 5.3 400 8 9 3 20 1.5

4 673 10–3 580 400 3.2 200 6 10 4 20 1.5

5 423 10–4 280 200 4.0 100 6 – – 6 1.5

6 473 10–4 320 280 2.7 150 11 – – 11 2.0

7 573 10–4 570 470 1.7 – 6 9 3 18 –

8 673 10–4 170 60 1.6 – 10 15 2 27 –
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жения для сталей и сплавов (рис. 3). При повы-
шенных температурах растет величина сосредо-
точенной деформации δс и снижается величина
равномерной пластической деформации δр УМЗ-
сплава Cu–14Al–3Ni (табл. 2).

Площадка фазовой текучести, наблюдаемая в
процессе растяжения при 423 и 473 К образцов
сплава Cu–14Al–3Ni, отсутствует при повышенных
температурах деформации 573 и 673 К в случае ис-
пытаний со скоростью деформации 10–4 1/с, по-
скольку деформация проходит в стабильном
аустените (выше температуры Аf и Md; рис. 3б, кри-
вые 7, 8) и не способна индуцировать ТМП (в от-
личие кривых 5 и 6 на рис. 3). Однако, площадка
появляется в случае увеличения Vисп на порядок,
т.е. до 10–3 1/с (кривые 3, 4 на рис. 3а). При этом
εм составляет 1–2%.

Интересно также отметить, что в процессе рас-
тяжения УМЗ-сплава при температуре 573 К до-
стигается высокая пластичность при достаточно
высоком напряжении течения σ0.2 и интенсивном
падении напряжения на стадии локализации де-
формации δс. Возможно, это связано с осуществ-
лением механизма зернограничного проскальзы-
вания в УМЗ-сплаве Cu–14Al–3Ni. Однако сплав
не проявил сверхпластического поведения при
выбранных температурах и скоростях деформа-
ции. Это можно объяснить заметным динамиче-
ским ростом зерен при повышенных температу-
рах испытаний.

Как известно, с ростом размера зерен затруд-
няется зернограничное проскальзывание, являю-
щееся необходимым условием сверхпластично-
сти. Снижение Vисп с 10–3 до 10–4 1/с приводит к
снижению временного сопротивления σв и пре-
дела текучести σ0.2 более, чем вдвое при сохране-
нии пластичности (табл. 2). Это можно объяс-
нить, как влиянием снижения скорости деформа-
ции, так и большей длительностью испытаний

при повышенных температурах, что соответ-
ственно, приводит к большему росту зерен.

Для более глубокого понимания структурных
изменений при испытаниях была изучена микро-
структура после статического отжига КВД-образ-
цов при 673 К и после растяжения КВД-образцов
при 673 К. Изучение микроструктуры образца по-
сле растяжения проводили в области его равно-
мерной деформации и в шейке. УМЗ-сплав после
КВД на 10 оборотов и отжига при 673 К (30 мин)
имел средний размер зерен близкий 150 нм (рис. 4а).
В результате пластической деформации при по-
вышенной температуре в микроструктуре сплава
произошли существенные изменения зеренной
структуры. В области однородной деформации
можно было наблюдать разнозернистость: как от-
дельные более крупные зерна размером ~450 нм,
так и более мелкие – размером около 100 нм,
вновь образовавшиеся в результате динамической
рекристаллизации (рис. 4б). Границы крупных зе-
рен искривлены, а сами зерна имеют форму, вытя-
нутую, как правило, в одном из двух направлений.
Очевидно, что границы вновь формирующихся зе-
рен при динамической рекристаллизации начина-
ют мигрировать, поглощая исходные зерна с по-
вышенной плотностью дислокаций. В условиях
механических испытаний при повышенной тем-
пературе эти зерна будут продолжать расти, а их
границы – продолжать мигрировать. Поэтому,
вероятнее всего, в области равномерной дефор-
мации процесс замещения деформированных зе-
рен рекристаллизованными воспроизводится и
не заканчивается вплоть до разрушения образцов.
В области шейки вследствие более значительной
пластической деформации произошли также и ка-
чественные изменения в микроструктуре, сфор-
мированной в результате КВД: исчезла разнозер-
нистость, свойственная начальной стадии дина-
мической рекристаллизации, а зерена приобрели
более четкую равноосную полиэдрическую огран-
ку (рис. 4в). В среднем, размер зерен, сформиро-

Рис. 4. РЭМ-изображения микроструктуры сплава Cu–14Al–3Ni после отжига при 673 К, 30 мин (а), после деформа-
ции растяжением при температуре 673 К со скоростью Vисп = 10–4 1/с в области равномерной деформации (б) и в об-
ласти локализации деформации (в).

2 мкм(а) 2 мкм 2 мкм(б) (в)
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ванных в результате динамической рекристалли-
зации при растяжении образца при 673 К, соста-
вил 250 нм, что более, чем в 1.5 раза выше, чем
после статической при 673 К, 30 мин.

На образцах после механических испытаний
растяжением была определена микротвердость
HV. Измерения проводили на плоских захватах и
в шейке образца после растяжения до разруше-
ния (табл. 3). Видно, что после растяжения при
КТ сплава Cu–14Al–3Ni HV в шейке образца
больше, чем в области захватов, т.е. в сплаве при
испытании происходят процессы упрочнения.
Напротив, в УМЗ-образцах, деформированных
при температуре 673 К, значения HV в шейке ни-
же, чем HV в области захватов. Это обусловлено
тем, что в первом случае при активизации дина-
мической рекристаллизации происходит рост зе-
рен более интенсивно, чем при статическом от-

жиге без нагрузки. На протекание динамической
рекристаллизации косвенно указывает и осцил-
лирующий вид кривых на стадии пластического
течения при повышенных температурах, особен-
но при Vисп = 10–4 1/с (рис. 3б).

Фрактографический анализ показал, что при
повышенных температурах деформации характер
разрушения по деформационному и микрострук-
турному признакам является вязким с высокой
дисперсностью ямок (или чашечек) отрыва
(рис. 5б, 5г, 5е, 5з). Разрушение при повышенных
температурах происходит с формированием лез-
вийного мелкоямочного излома во всех структур-
ных состояниях. На изломах в области отрыва
видны глубокие равноосные и продолговатые ям-
ки. Боковая поверхность образцов после растяже-
ния в области локализации деформации содержит
равномерно распределенные линии скольжения
(рис. 5а, 5в, 5д, 5ж). Таким образом, можно за-
ключить, что характер разрушения в изучаемых
сплавах зависит от структурного состояния: оно
является хрупким интеркристаллитным в мар-
тенситном исходно крупнозернистом состоянии,
вязкохрупким в мартенситном УМЗ-состоянии
[17] и становится квазивязким (мелкочашечным)
в аустенитном УМЗ-состоянии при повышенных
температурах деформации. Однако размеры ямок
(или чашечек), составляя несколько микромет-
ров, на порядок превышают средние размеры
ультрамелких зерен сплава. Это обстоятельство
указывает на особый интеркристаллитный, а не
транскристаллитный тип вязкого разрушения,
происходящего, очевидно, по большеугловым
границам в УМЗ-структуре.

Таблица 3. Значения микротвердости HV сплава, под-
вергнутого КВД на 10 оборотов, в различных структур-
ных состояниях: после статического отжига (в захва-
тах) и после деформации растяжением при температу-
ре испытаний (в шейке)

Обработка Тисп, К έ, с–1
HV, МПа

захваты шейка

Закалка от 1223 К 300

10–3

3300 3450

КВД, 10 оборотов 300 5650 6550

КВД, 10 оборотов 673 4600 3800

Рис. 5. РЭМ-изображения при разных увеличениях поверхности изломов сплава Cu–14Al–3Ni после растяжения со
скоростью Vисп = 10–4 1/с при различных температурах: (а, б) 423; (в, г) 473; (д, е) 573; (ж, з) 673 К.

400 мкм(а) 200 мкм 200 мкм(в) (д) 200 мкм(ж)

20 мкм(б) 20 мкм 20 мкм(г) (е) 4 мкм(з)
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ВЫВОДЫ
1. Обнаружено, что сплав Cu–14Al–3Ni, под-

вергнутый кручению на 10 оборотов под высоким
давлением 6 ГПа, сохраняя УМЗ-структуру в мар-
тенситном состоянии в процессе механических ис-
пытаний на растяжение при 300, 423 и 473 К, обла-
дает высокими прочностью (σв = 800–1400 МПа) и
коэффициентом упрочнения, а также умерен-
ным равномерным относительным удлинением
(до 10%).

2. Установлено, что УМЗ-сплав в аустенитном
состоянии при повышенных температурах испы-
таний 573 и 673 К характеризуется способностью
за счет динамической рекристаллизации к повы-
шенной равномерной и, особенно, сосредоточен-
ной локализованной пластической деформации
(18–27%) наряду с умеренным упрочнением (σв =
= 570–580 МПа).

3. По данным фрактографических исследова-
ний УМЗ-сплав в мартенситном состоянии отли-
чается вязко-хрупким (без шейкообразования), а
в аустенитном состоянии (при повышенных тем-
пературах деформации) более вязким мелкоя-
мочным (с развитой шейкой) разрушением ин-
теркристаллитного типа по большеугловым гра-
ницам ультрамелких зерен.

Работа выполнена по тематике госзадания
№ АААА-А18-118020190116-6 (“Структура”) ИФМ
УрО РАН с использованием научного оборудова-
ния ЦКП ИФМ УрО РАН.
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1. ВВЕДЕНИЕ
Композиты с металлической матрицей, арми-

рованные графеном (Gr) и углеродными нано-
трубками (УНТ, CNT), привлекают большое вни-
мание как материалы нового поколения для ши-
рокого спектра инженерных приложений [1–24].
В частности, высокие значения модулей упруго-
сти, высокая прочность на разрыв, хорошая изно-
состойкость, низкая плотность, а также высокая
электро- и теплопроводность делают графен и
УНТ отличными армирующими материалами для
композитов с металлической матрицей. Недав-
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ние исследования показали, что включения гра-
фена или УНТ в металлах и металлических сплавах
могут значительно увеличить предел текучести и
предел прочности без ухудшения проводящих
свойств металлической матрицы [2, 4, 5, 7, 10, 17].
Все это делает графен и УНТ очень перспектив-
ными для создания как новых легких и высоко-
прочных конструкционных композиционных ма-
териалов для авиации и автомобилестроения, так и
прочных функциональных композиционных мате-
риалов для микроэлектронных устройств, электри-
ческих контактов и проводов [4, 13, 22, 25].

В настоящем обзоре будут рассмотрены резуль-
таты экспериментов, компьютерного моделирова-
ния методом молекулярной динамики (МД) и тео-
ретического моделирования механических свойств
металломатричных композитов с графеном и УНТ.
Мы обобщим экспериментальные данные и ре-
зультаты компьютерного моделирования прочно-
сти таких композитов, их предела текучести, де-
формационного упрочнения, пластичности, раз-

рушения и ударопрочности. Основное внимание
в обзоре будет уделено механизмам повышения
предела текучести и деформационного упрочне-
ния композитов, а также результатам моделиро-
вания их пластической деформации и взаимо-
связей их структуры с прочностными характери-
стиками.

2. ПРОЧНОСТЬ 
И ПЛАСТИЧНОСТЬ КОМПОЗИТОВ:
ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНЫЕ ДАННЫЕ

Многочисленные эксперименты с различны-
ми композитными системами “металл/графен” и
“металл/УНТ” на основе матриц из алюминия,
меди, никеля, магния и титана показали, что до-
бавление графеновых пластинок или УНТ как к
объемным, так и к эпитаксиальным металличе-
ским материалам может (хотя и не всегда) увели-
чить модуль Юнга, предел текучести, твердость, а
также предел прочности на растяжение и сжатие
таких материалов; см., напр., обзоры [1–12, 15–
23, 26–28]. Однако механические свойства ком-
позитов существенно зависят от объемной доли
графена или УНТ, методики и условий их синте-
за, а также от геометрии и ориентации пластинок
графена или УНТ (см., напр., [4, 11, 15]). Общая
тенденция состоит в том, что графен или УНТ,
как правило, могут улучшить механические свой-
ства металлических материалов только при не
слишком высокой объемной доле этих наполни-
телей, в то время как при превышении объемной
долей графена или УНТ критического значения
прочность и твердость композитов начинает сни-
жаться.

В качестве примера такой тенденции на рис. 1
приведены зависимости [29, 30] модуля Юнга
композита Cu/Gr и предела текучести компози-
тов Cu/Gr и Al/CNT от объемной доли графена
или УНТ. Как видно на рис. 1, модуль Юнга ком-
позита Cu/Gr и его предел текучести начинают
уменьшаться при превышении объемной доли
графена критического значения, равного 8%, а
предел текучести композитов Al/CNT начинает
уменьшаться при превышении объемной доли
многослойных УНТ критического значения, ле-
жащего в диапазоне от 4 до 8%. Уменьшение мо-
дуля Юнга композитов Cu/Gr при высокой кон-
центрации графена свидетельствует об образова-
нии пор, которое в свою очередь приводит к
снижению прочности таких композитов. При
этом образование пор в металломатричных ком-
позитах с графеном происходит из-за неоднород-
ности распределения графена и его агломерации
при высоких концентрациях графена [29]. Анало-
гичным образом уменьшение предела текучести
композитов Al/CNT при высоких значениях объ-
емной доли нанотрубок, по-видимому, связано с
их агломерацией, приводящей к ухудшению ме-

Рис. 1. (a) Зависимости предела текучести и модуля
Юнга композита Cu/Gr от объемной доли графена
[29]. (б) Зависимости предела текучести композита
Al/CNT от объемной доли многослойных УНТ
(MWCNT) [30].
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ханических свойств металломатричных компози-
тов с УНТ [16].

В отличие от прочности, которая во многих
случаях увеличивается за счет добавления графе-
на или УНТ, пластинки графена и УНТ часто
снижают пластичность металлических материа-
лов (например, [4, 5, 10, 15]). Таким образом,
упрочнение металломатричных композитов с гра-
феном или УНТ часто сопровождается снижением
пластичности. Пример этого для случая компози-
тов Al/CNT приведен на рис. 2, где показаны соот-
ношения между пределом прочности таких компо-
зитов и их деформацией до разрушения.

На рис. 2 видно, что если композиты Al/CNT
характеризуются высокой прочностью, то они
имеют низкую пластичность. Однако есть слу-
чаи, когда сообщалось об одновременном улуч-
шении прочности и пластичности композитов
“металл/графен” [31–35]. Соотношения между
эффективностью упрочнения ∆σ и изменением
нормированной деформации до разрушения ∆ε
при растяжении композитов Al/Gr и Cu/Gr, по-
лученных с помощью различных технологий
изготовления, представлены на рис. 3. Здесь ве-
личины ∆σ и ∆ε определяются как ∆σ = (σc –
‒ σm)/(σmVf) и ∆ε = (εc – εm)/(εmVf), где σc и σm –
предел прочности на растяжение для композита
“металл/графен” и неармированного металла со-
ответственно, εc и εm – деформация до разруше-
ния композита “металл/графен” и неармирован-
ного металла соответственно, а Vf – объемная до-
ля графена. Незакрашенная область на рис. 3
представляет собой “идеальную зону”, в которой,
согласно [10], достигается баланс высокой проч-
ности и высокой пластичности, а выделенная
область – зона, в которой такой баланс не дости-
гается.

Рисунок 3 демонстрирует как общую тенден-
цию увеличения прочности за счет уменьшения
пластичности, так и отдельные случаи, когда проч-
ность и пластичность могут увеличиваться одно-
временно. Возможность одновременного повыше-
ния прочности и пластичности металломатричных
композитов с графеном может быть объяснена

Рис. 2. Соотношения между пределом прочности и де-
формацией до разрушения композитов Al/CNT [15].
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большой площадью поверхности пластинок графе-
на, которые способствуют накоплению дислока-
ций на своих границах. В свою очередь, дислока-
ции, накапливающиеся на границах графеновых
пластин в процессе пластической деформации,
вызывают деформационное упрочнение и тем са-
мым могут увеличивать не только прочность, но и
пластичность композитов.

3. РЕЗУЛЬТАТЫ
КОМПЬЮТЕРНОГО МОДЕЛИРОВАНИЯ

3.1. Металломатричные композиты с графеном

Механические свойства металломатричных
композитов с графеном, а также механизмы пла-
стической деформации и разрушения в таких
композитах также широко изучались с помощью
компьютерного моделирования методом моле-
кулярной динамики. В частности, МД-модели-
рование композитов Cu/Gr подтвердило увели-
чение модуля Юнга (напр., [36]), прочности на
растяжение и сжатие (напр., [36–39]) и дефор-
мации до разрушения [36, 38, 39] при введении в
медную матрицу графеновых нанолент или гра-
феновых пластинок. МД-моделирование [40]
также продемонстрировало возможность повы-
шения прочности металломатричных компози-
тов с графеном с помощью модификации поверх-
ности матрицы. Авторы работы [40] исследовали
три типа буферных слоев между Al и графеном
(Al2O3 без ковалентных связей, образованных
между Al2O3 и графеном, Al2O3 с ковалентными
связями между Al2O3 и графеном, а также Al4C3) и
показали, что формирование слоя Al2O3 без кова-
лентных связей значительно увеличивает предел
прочности композита (по сравнению с аналогич-
ным композитом Al/Gr без буферных слоев). На-
против, формирование слоев Al2O3 с ковалентны-
ми связями между Al2O3 и графеном или форми-
рование буферных слоев Al4C3 не увеличивает
(и даже немного снижает) предел прочности ком-
позита. Увеличение предела прочности за счет
слоя Al2O3 без ковалентных связей объясняется
снижением энергии границы раздела между гра-
феном и матрицей и, как следствие, их лучшей
адгезией. В то же время МД-моделирование [40]
демонстрирует, что формирование двух других
типов буферных слоев (Al2O3 с ковалентными
связями или Al4C3) также снижает энергию гра-
ницы раздела графена и матрицы, но при этом не
увеличивает предел прочности. Кроме того, по-
вышение прочности за счет слоев Al2O3 также
противоречит традиционным представлениям о
том, что эта хрупкая фаза может способствовать
разрушению и, следовательно, снизить проч-
ность композитов. Результаты моделирования
[40] также противоречат экспериментальным ре-
зультатам [41]. Эти результаты показывают, что

удаление пассивирующего слоя Al2O3 в компози-
тах Al–4Cu/Gr путем добавления Mg значительно
увеличивает прочность химических связей на гра-
нице раздела матрицы и графена и тем самым по-
вышает прочность таких композитов. Однако
низкая прочность связи между Al2O3 и графеном в
работе [41] может быть связана с относительно
низкой температурой горячего прессования, не-
достаточной для образования хорошей связи
между Al2O3 и графеном. Низкая прочность связи
между Al2O3 и графеном в деформируемых ком-
позитах Al–4Cu/Gr (содержащих пассивирую-
щие слои Al2O3) приводит к хрупкому разруше-
нию таких композитов в результате роста трещин
по границам слоев (в отличие от вязкого разруше-
ния композитов Al–4Cu–1Mg/Gr, не содержа-
щих слоев Al2O3). Аналогичный вязко-хрупкий
переход, связанный с добавлением графена, так-
же наблюдался в других экспериментах с компо-
зитами Al/Gr [42].

При МД-моделировании слоистых металло-
матричных композитов с графеном большое вни-
мание уделялось зависимости прочности компо-
зита от толщины металлических слоев (ламелей).
Например, в работе [38] было обнаружено нали-
чие оптимальной толщины слоев в слоистых ком-
позитах Cu/Gr, соответствующей наилучшему
сочетанию прочности и пластичности. В работе
[43] было выявлено, что предел текучести слои-
стых композитов Cu/Gr подчиняется зависимо-
сти Холла–Петча (т.е. увеличивается при умень-
шении толщины металлических слоев) и уменьша-
ется с уменьшением длины графеновых пластинок.
Последнее можно объяснить [44] увеличением
суммарного количества краев пластинок графена –
мест легкого испускания дислокаций – при умень-
шении длины таких пластинок и постоянной
объемной доле графена. Другие модели (напр.,
[45, 46]) также продемонстрировали увеличение
предела текучести слоистых композитов Al/Gr и
Al/Ni@Gr (где Ni@Gr – графен, покрытый части-
цами никеля) с уменьшением толщины слоев, хо-
тя обратный эффект (уменьшение предела теку-
чести с уменьшением толщины слоев) наблюда-
ется для слоистого композита Al/Ni@Gr при
толщине слоев меньше 8 нм [46]. Помимо толщи-
ны слоев предел текучести слоистых композитов
“металл/графен”, в которых пластинки графена
расположены на границах кручения металличе-
ских слоев, зависит от угла разориентации границ
[47]. Например, предел текучести слоистых ком-
позитов Al/Gr обычно снижается из-за наличия
границ кручения, поскольку последние могут
быть источниками дислокаций [47].

Хотя прохождение дислокаций через слои гра-
фена обычно не наблюдается при МД-моделиро-
вании слоистых композитов “металл/графен”,
МД-моделирование композитов Fe/Gr проде-
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монстрировало возможность различных дислока-
ционных реакций на границе металлической мат-
рицы и графеновых пластин [48]. Эти реакции
включают прохождение дислокаций из одного
металлического слоя в другой (что может быть
связано с зарождением новой дислокационной
петли на другой стороне графенового слоя), отра-
жение дислокаций от границы раздела Fe/Gr, а
также проскальзывание дислокаций вдоль такой
границы. Характер взаимодействия дислокации с
графеном (прохождение в соседний металличе-
ский слой, отражение или скольжение по границе
раздела) зависит от угла между плоскостью сколь-
жения дислокации и плоскостью слоя графена.
Для слоистых композитов Fe/Gr отражение дис-
локаций от границ раздела препятствует распро-
странению пластической деформации в соседние
металлические слои и тем самым способствует
высокой прочности композитов. Поэтому добав-
ление короткой пластинки графена напротив
длинной графеновой пластинки, расположенной
на границе металлических слоев, может привести
к отражению дислокаций от короткого слоя и та-
ким образом повысить прочность композита [48].

Помимо влияния на пластическую деформа-
цию, слои графена также влияют на характер

разрушения слоистых композитов “металл/гра-
фен”. В частности, МД-моделирование слои-
стых композитов Ni/Gr с исходной трещиной
[43] продемонстрировало, что рост трещины
при пластической деформации композита рас-
тяжением параллельно слоям графена осу-
ществляется следующим образом. Сначала про-
исходит скольжение по границе раздела Ni/Gr
(рис. 4a). Затем пластическая деформация рас-
пространяется внутрь слоев Ni (рис. 4б, 4в), и на
границах раздела Ni/Gr зарождаются нанотрещи-
ны (рис. 4г). Зародившиеся нанотрещины слива-
ются с основной трещиной (рис. 4д), которая рас-
пространяется через все металлические слои,
огибая графеновые пластины (рис. 4е–4з).

В ходе МД-моделирования пластической де-
формации слоистых композитов Cu/Gr [39] на-
блюдался другой эффект – аннигиляция рас-
щепленных дислокаций после снятия комбини-
рованной растягивающей и сдвиговой нагрузки,
сопровождающаяся исчезновением связанных с
такими дислокациями дефектов упаковки и, как
следствие, восстановлением исходной структуры
кристаллической решетки меди. Обнаружено,
что этот эффект особенно выражен в диапазоне
толщин слоя меди от 5 до 15 нм. По-видимому,

Рис. 4. МД-моделирование пластической деформации и разрушения слоистого композита Ni/Gr с исходными трещи-
нами, находящегося под действием растягивающей нагрузки: скольжение по границе раздела Ni/Gr – а; зарождение
частичной дислокации в углу листа графена – б; при увеличении приложенной нагрузки пластическая деформация
начинается во всех металлических слоях – в; новые маленькие трещины (отмечены красными кружками) наблюдаются
на границах раздела Ni/Gr – г; магистральная трещина сливается с новой трещиной – д; магистральная трещина прохо-
дит через все металлические слои, огибая пластинки графена – е, ж; схема пути распространения трещины [43] – з.
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аннигиляция дислокаций при снятии нагрузки
связана с обратным движением дислокаций от
одной границы раздела Cu/Gr к другой под дей-
ствием высоких напряжений, создаваемых дис-
локациями на границах раздела.

Важным вопросом, изучаемым с помощью
МД-моделирования металломатричных компо-
зитов с графеном, является двойная роль графе-
на: как препятствия для движения дислокаций, с
одной стороны, и как источника дислокаций – с
другой. МД-моделирование [37] нанокристалли-
ческой меди, границы зерен которой частично
или полностью покрыты графеном, продемон-
стрировало, что дислокации накапливаются на
границах пластинок графена в процессе пласти-
ческой деформации. В то же время для испуска-
ния дислокаций из пластинок графена, как пра-
вило, требуются гораздо более высокие напряже-
ния, чем для зарождения дислокаций на границах
зерен меди, не содержащих пластинки графена.
Единственным исключением являются края гра-
феновых пластинок и стыки соседних пластинок,
где концентрация напряжений способствует ис-
пусканию дислокаций при более низкой прило-
женной нагрузке [37].

МД моделирование металломатричных ком-
позитов с графеном также продемонстрировало
ряд других эффектов. В частности, в работе [49]
наблюдались структурные перестройки в компо-
зитах Cu/Gr c ростовыми двойниками. Такие пе-
рестройки происходят при очень малой толщине
двойников и могут приводить к повороту кри-
сталлической решетки нанодвойникованной ме-
ди, последующей аннигиляции дислокаций и пе-
реходу от пластической деформации к упругой.
Авторы работы [50] наблюдали псевдоупругость
слоистых металломатричных композитов в виде
мембран, связанную с деформационным двойни-
кованием, которому способствуют слои графена.
В работах [51, 52] было обнаружено, что коэффи-
циент Пуассона слоистых композитов Cu/Gr с
ультратонкими слоями меди является отрица-
тельным. Этот эффект, вероятно, можно объяс-
нить наличием межфазных напряжений на гра-
ницах раздела Cu/Gr.

Несколько авторов также моделировали удар-
ное нагружение слоистых композитов Cu/Gr. Бы-
ло показано [53–55], что при ударном нагруже-
нии границы раздела металлической матрицы и
графена служат источниками дислокаций. Было
продемонстрировано [55], что даже при ударной
нагрузке дислокации не перерезают графеновые
пластинки. Однако дислокация, заблокирован-
ная на границе раздела графена и матрицы, может
инициировать испускание другой дислокации с
другой стороны графенового слоя. Как парал-
лельное, так и перпендикулярное слоям графена
ударное нагружение может привести к отслаива-

нию графена от медной матрицы. Под воздей-
ствием высокой ударной нагрузки, параллельной
слою графена, графен образует складки и частич-
но сворачивается при сжатии, а затем разрушает-
ся при снятии сжимающей нагрузки и растяже-
нии. При ударной нагрузке, перпендикулярной
слою графена, которая вызывает высокую темпе-
ратуру, высокое давление и плавление меди, в
графене образуются дефекты кристаллической
решетки, которые обеспечивают достаточно ме-
ста для проникновения в графен атомов меди.

МД-моделирование [54] слоистого композита
Cu/Gr с ростовыми двойниками в слоях меди
(nt-Cu/Gr) продемонстрировало, что добавление
слоев графена к нанодвойникованной меди увели-
чивает ударопрочность. Причина в том, что при
высокой ударной нагрузке графен образует склад-
ки и благодаря этому испускает дислокации
(рис. 5a–5в), которые эффективно поглощают
энергию ударной волны. Это приводит к быстро-
му снижению ударных напряжений. Кроме того,
подобно традиционным слоистым металломат-
ричным композитам с графеном [39], слоистые
композиты nt-Cu/Gr демонстрируют самовосста-
новление, т.е. аннигиляцию частичных дислока-
ций, что приводит к устранению связанных с ни-
ми дефектов упаковки и преобразование гексаго-
нальных плотноупакованных (ГПУ) областей в
исходную гранецентрированную кубическую
(ГЦК) кристаллическую структуру (рис. 5д–5з).
Cпособность композита nt-Cu/Gr к самовосста-
новлению лучше, чем у чистой нанодвойнико-
ванной меди, так как слои графена ограничивают
движение дислокаций. Высокая ударопрочность
и хорошая способность к самовосстановлению
делают композиты nt-Cu/Gr эффективными
амортизаторами.

3.2. Композиты 
с однослойными углеродными нанотрубками

В отличие от металломатричных композитов с
графеном, компьютерному моделированию ме-
талломатричных композитов с УНТ посвящены
лишь отдельные работы [56–64]. В частности, в
работе [58] проведено МД-моделирование растя-
жения композитов Al/CNT, содержащих одно-
слойные УНТ различного диаметра. Моделирова-
ние показало, что введение УНТ в алюминиевую
матрицу увеличивает модуль Юнга на 30–40 про-
центов (в зависимости от диаметра нанотрубки)
(рис. 6). Зависимости напряжения от деформации
для таких композитов (рис. 6) характеризуются
двумя местами резкого падения напряжения,
первое из которых характеризует начало пласти-
ческой деформации, а второе связано с разруше-
нием УНТ. Моделирование [58] показало, что
пластическая деформация в композитах приво-
дит к образованию полос скольжения вблизи
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УНТ. В свою очередь, эти полосы скольжения
вызывают образование пор возле таких полос
скольжения (рис. 7a–7в), которые растут в про-
цессе пластической деформации. При дальней-
шем увеличении величины пластической дефор-
мации до 20 процентов нанотрубки начинают
разрушаться (рис. 7г–7е), что приводит к разруше-
нию композитов. Аналогичное поведение, но без
образования пор (формирование полос скольже-
ния возле УНТ в процессе пластической деформа-
ции и дальнейшее разрушение УНТ при величине
пластической деформации около 20 процентов)
наблюдалось при МД-моделировании компози-
тов Fe/CNT [60].

В работе [64] проведено МД-моделирование
пластической деформации композитов с магние-
вой матрицей и наполнителем в виде однослой-
ных УНТ, покрытых одним или двумя атомными
монослоями никеля. Оказалось, что значения
предела прочности на растяжение и модуля Юнга
композитов с УНТ, покрытыми никелем, боль-
ше, чем у композитов с УНТ без никелевого по-
крытия. Кроме того, значения этих характеристик
растут с увеличением толщины никелевого покры-
тия и уменьшением диаметра УНТ (рис. 8б). Уве-
личение модуля Юнга и предела прочности ком-
позитов при наличии никелевого покрытия мо-
жет быть связано с увеличением прочности связи
между УНТ и магниевой матрицей благодаря
слою никеля. В качестве параметра, характеризу-
ющего прочность связи между УНТ и матрицей,
было выбрано критическое сдвиговое напряже-
ние, необходимое для вытягивания УНТ из мат-

рицы. Зависимости такого критического сдвиго-
вого напряжения от диаметра УНТ при различ-
ных толщинах никелевого покрытия приведены
на рис. 8a. Как видно на рис. 8a, критическое на-
пряжение увеличивается с ростом толщины слоя
никеля и уменьшением диаметра УНТ. Это озна-
чает, что никелевое покрытие может значительно
улучшить адгезию между УНТ и матрицей и тем
самым улучшить механические свойства компо-
зитов.

Следует отметить, что зависимости величины
модуля Юнга и предела прочности от диаметра

Рис. 5. Изменение кристаллической структуры композита nt-Cu/Gr (a–в, д–з) и чистой нанодвойникованной меди (г)
под действием ударной нагрузки, наблюдаемое в процессе МД моделирования, показывающее распространение дис-
локаций (a–в) и самовосстановление (д–з) при времени моделирования (a) 3, (б, г) 5 и (в) 7.5 пс [54].
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Рис. 6. Зависимости напряжения от деформации для
композитов Al/CNT с различным диаметром нано-
трубок [58].
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УНТ в работах [58] и [64] имеют различный ха-
рактер: в работе [58] значения модуля Юнга и
предела прочности растут, а в работе [64] умень-
шаются с увеличением диаметра УНТ. Вероятно,
эти отличия связаны с тем, что в этих работах объ-
емная доля матрицы не была задана постоянной.

Помимо экспериментов и компьютерного мо-
делирования пластическую деформацию метал-
ломатричных композитов с графеном и УНТ изу-
чали на основе механистических моделей, и для
таких композитов исследовали различные меха-
низмы увеличения предела текучести и деформа-
ционного упрочнения. В следующем разделе мы
подробно обсудим механизмы роста предела те-
кучести, действующие в деформируемых метал-
ломатричных композитах с графеном и УНТ.

4. МЕХАНИЗМЫ УВЕЛИЧЕНИЯ
ПРЕДЕЛА ТЕКУЧЕСТИ

В этом разделе мы рассмотрим механизмы
упрочнения, действующие в металломатричных
композитах с графеном и УНТ, которые приводят
к увеличению предела текучести таких компози-
тов. Повышение предела текучести металломат-
ричных композитов (содержащих не слишком
высокую объемную долю наполнителя в виде гра-
фена или УНТ), связанное с добавлением графе-
на или УНТ в металлическую матрицу, объясня-
ется несколькими факторами. К ним относятся
[4, 10, 11, 15, 65–67] уменьшение размера зерен за
счет добавок графена или УНТ, перенос нагрузки
на графеновые включения или УНТ, дислокации,
связанные с термическими напряжениями, петли
Орована, а также взаимодействие испускающих-
ся из границ зерен (ГЗ) дислокаций с пластинка-
ми графена или УНТ, расположенными в ГЗ.

Рис. 7. Кристаллическая структура композита
Al/CNT, наблюдаемая при МД моделировании его
деформации [58], при различных величинах дефор-
мации: 0 (a), 11 (б), 15 (в), 19 (г), 25 (д) и 45% (е).
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Рис. 8. Зависимости прочности связи между нанотрубками и матрицей (а) и модуля Юнга (б) композита Mg/CNT от
диаметра однослойных нанотрубок (SWCNT) и количества слоев Ni [64].
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Первый фактор представляет собой измельче-
ние зерен, связанное с добавлением графеновых
пластинок или УНТ в металлическую матрицу
(напр., [4, 12]). Вклад ∆σHP этого фактора в пре-
дел текучести композитов можно рассчитать с по-
мощью следующего уравнения Холла–Петча:

(1)
где dm и dc – размер зерна чистого металла (без на-
полнителя) и композита соответственно, а kHP –
постоянная Холла–Петча металлической матри-
цы. Остальные факторы требуют более подробно-
го обсуждения, и мы рассмотрим их в следующих
параграфах.

4.1. Перенос нагрузки на графеновые пластинки
и углеродные нанотрубки

В этом параграфе мы рассмотрим механизм
увеличения предела текучести, связанный с пере-
носом нагрузки на пластинки графена и УНТ.
Этот механизм упрочнения связан с увеличением
модуля Юнга композита из-за наличия углеродных
наполнителей. Перенос нагрузки имеет место в
случае хорошей связи матрицы с наполнителем
(графеном или УНТ) и отсутствия проскальзыва-
ния по границам включений. Предполагается
[4, 65], что предел текучести композита пропорци-
онален его модулю Юнга  Это означает, что уве-
личение предела текучести  за счет передачи
нагрузки на графеновые пластинки или УНТ
можно оценить по формуле:

(2)

где  – предел текучести матрицы, а Ec и Em –
модуль упругости композита в направлении при-
ложенной нагрузки и модуль Юнга матрицы со-
ответственно. Из формулы (2) следует, что в от-
сутствие эффектов упрочнения, не связанных с
переносом нагрузки, пластическое течение ком-
позита начинается при той же критической де-
формации, что и пластическое течение материала
матрицы.

Упрочнение, связанное с переносом нагрузки
на графеновые пластинки или УНТ, оценивали с
помощью нескольких аналитических или полу-
эмпирических моделей. Эти модели включали
модифицированное правило смеси [27], модифи-
цированную модель запаздывания сдвига (shear
lag model) [68] (предполагающую, что нагрузка
переносится от матрицы к включениям путем об-
разования сдвиговых напряжений на границе
матрицы и включений), модель Халпина–Цая
[69], модель Хашина–Штрикмана [11] и модель
Мори–Танака, модифицированную Тандоном и
Венгом для описания модуля композитов, арми-
рованных случайно ориентированными эллипсо-
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y

идальными включениями [70]. В частности, для
композитов “металл/графен” многие авторы ис-
пользовали следующее выражение, вытекающее
из модифицированной теории запаздывания
сдвига [68], для композита, упрочненного парал-
лельными пластинками графена, находящегося
под действием одноосной нагрузки, параллель-
ной плоскостям пластинок:

(3)

где s – отношение длины пластинок графена к их
толщине, а Vg – их объемная доля. Эта простая
формула предсказывает линейную зависимость
между пределом текучести композита и соотно-
шением сторон графеновых пластинок. Однако в
отличие от других моделей запаздывания сдвига
(напр., [71]) упрощенная формула (3) не включает
в себя модули упругости матрицы и включений.
Кроме того, эта формула изначально была разра-
ботана для описания предела текучести компози-
тов с короткими включениями. Это не относится
к композитам с графеновыми пластинками, кото-
рые могут иметь чрезвычайно высокие значения
отношения длины к толщине и, несмотря на это,
пластически деформироваться без разрыва пласти-
нок или их вытягивания из матрицы. Поскольку
формула (3) ошибочно предсказывает бесконеч-
ный предел текучести для композита с бесконечно
длинными пластинками графена, по нашему мне-
нию, эту упрощенную формулу не следует исполь-
зовать для оценки вклада переноса нагрузки на гра-
феновые включения в предел текучести металло-
матричных композитов с графеном.

Другой способ оценить влияние переноса на-
грузки на графеновые включения или УНТ связан
с применением классической теории запаздывания
сдвига [72] для композитов с параллельными во-
локнами, нагруженными вдоль направления воло-
кон. Эта теория предсказывает, что относительное
увеличение предела текучести и модуля Юнга ком-
позита в направлении волокон определяется выра-
жением [11]:

(4)

где

(5)

Eg и s – модуль Юнга графеновых пластин или
УНТ и отношение их длины к толщине, как и
выше,

(6)

Gm – модуль сдвига матрицы, а Vg – объемная до-
ля наполнителя (графена или УНТ). Для случая
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достаточно длинных пластинок графена или УНТ
(βs  1) формула (5) дает: η ≈ 1, и формула (4) сво-
дится к обычному правилу смеси для модуля Юн-
га композита: Ec = (1 – Vg)Em + EgVg. Для случая
произвольной ориентации пластинок графена
или УНТ выражение для параметра η было пред-

ставлено в виде [27]  где η0 –

фактор Кренчеля, зависящий от ориентации гра-
феновых пластин или УНТ и равный 1 в случае,
когда все пластинки графена или УНТ параллель-
ны направлению приложенной нагрузки. Для
случайной ориентации пластинок графена фак-
тор Кренчеля η0 был оценен [73, 74] как η0 = 8/15,
в то время как для случайной ориентации УНТ
было получено соотношение [27] η0 = 1/5. Таким
образом, значение фактора Кренчеля  для слу-
чайной ориентации графеновых пластинок го-
раздо выше, чем для случайной ориентации УНТ.
Это означает, что при случайном распределении
включений эффективность упрочнения графе-
ном должна быть гораздо выше, чем эффектив-
ность упрочнения углеродными нанотрубками.

Другое выражение для увеличения предела те-
кучести металломатричных композитов с графе-
ном или УНТ, связанного с передачей нагрузки
на графеновые пластинки или УНТ, дает модель
Халпина–Цая [75]. Для однонаправленного или
случайного распределения графена или УНТ в
матрице модель Халпина–Цая описывается сле-
дующими уравнениями [4, 27]:

(7)

(8)

где  и  – увеличение предела текучести,
связанное с наличием параллельных (друг другу и
направлению нагрузки) или случайно ориентиро-
ванных пластинок графена соответственно,  и

 – модули упругости композита в направлении
приложенной нагрузки для случая параллельных
и случайно ориентированных включений соот-
ветственно,

(9)

(10)

ξ = 2s/3 и ξ = 2s для включений в виде графеновых
пластин и УНТ соответственно; α = 3/8 для вклю-
чений в виде графеновых пластин или УНТ, слу-
чайно ориентированных в одной плоскости, и α =
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= 1/5 для включений в виде УНТ, случайно ори-
ентированных в трехмерном пространстве.

Результаты расчетов по формулам (7)–(10) были
сопоставлены [76] с экспериментальными значе-
ниями модуля Юнга композитов “эпоксид/гра-
фен” со случайно ориентированными пластинами
и продемонстрировали хорошее согласие с экспе-
риментальными результатами. В предельном слу-
чае достаточно больших значений отношения дли-
ны графеновых пластинок или УНТ к их толщине
(ξ  Eg/Em) и типичной ситуации, когда концен-
трация графена достаточно мала (Vg  1), форму-
лы (7)–(10) приобретают вид:

(11)

(12)

Из формулы (11) видно, что в случае доста-
точно больших параллельных пластинок графе-
на эта формула сводится к обычному правилу
смеси для эффективного модуля Юнга компо-
зита:  Кроме того, в отли-
чие от модифицированной модели запаздывания
сдвига [68] формулы (11) и (12), полученные в
рамках модели Халпина–Цая, предсказывают, что
увеличение предела текучести композитов с графе-
ном, связанное с переносом нагрузки на графено-
вые пластинки, выходит на постоянный уровень,
когда длина графеновых пластинок стремится к
бесконечности.

Используя формулы (11) и (12), можно оце-
нить вклад переноса нагрузки в предел текучести
металломатричных композитов с графеном или
УНТ для модельных случаев матриц из меди и алю-
миния с Em = 130 и 70 ГПа соответственно. Для это-
го положим Eg ≈ 1 TПa. Тогда для композитов

Cu/Gr и Al/Gr получаем:  и 0.133

соответственно при Vg = 0.01, и  и
0.066 соответственно при Vg = 0.005. Это означает,
что перенос нагрузки на параллельные пластинки
графена может увеличить предел текучести ком-
позитов с медной и алюминиевой матрицами на
6.7 и 13.2% соответственно для Vg = 0.01, и на 3.4 и
6.6% соответственно для Vg = 0.005. Для случайной
ориентации пластинок графена в матрицах из меди
и алюминия имеем:  и 0.065 соот-

ветственно для Vg = 0.01, и  и 0.033
соответственно для Vg = 0.005. Это означает, что

@

!

ξ

Δσ −−= ≈
σ g mg m

gg

|| ||
y g m gc m

ξ ,, m my 11

( )
,

m
E EE E

VV

E E VE E

E E@@
!!

ξξ

Δσ −= ≈
σ

− α + − α
≈

+

g mg m
gg

r r
y c m

m ,, my 11

g m g m g

m g m

( )[ (3 ) ]
.

( 2 )

E EE E
VV

E E

E

E E E E V

E E E

@@
!!

= + −||
c g g g m(1 ) .E E V V E

Δσ σ =|| m
y y 0.067

Δσ σ =|| m
y y 0.034

Δσ σ =r m
y y 0.068

Δσ σ =r m
y y 0.019



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 123  № 1  2022

МЕХАНИЧЕСКИЕ СВОЙСТВА МЕТАЛЛОМАТРИЧНЫХ КОМПОЗИТОВ 73

при Vg = 0.01 перенос нагрузки на случайно ори-
ентированные пластинки графена может повы-
сить предел текучести композитов с матрицей из
меди и алюминия на 3.8 и 6.5% соответственно, а
при  – на 1.9 и 3.3% соответственно.

Для УНТ в матрицах из меди и алюминия, слу-
чайно ориентированных в одной плоскости, по-
лучаем:  и 0.13 соответственно

при Vg = 0.02, и  и 0.26 соответ-
ственно при Vg = 0.04. Это означает, что при Vg =
= 0.02 перенос нагрузки на УНТ, случайно ориен-
тированные в одной плоскости, может повысить
предел текучести композитов с матрицей из меди
и алюминия на 7.6 и 13% соответственно, а при
Vg = 0.04 – на 15.2 и 26% соответственно. Для
трехмерной случайной ориентации УНТ в матри-
цах из меди и алюминия получаем: 
и 0.092 соответственно при Vg = 0.02, и

 и 0.184 соответственно при Vg =
= 0.04. Это означает, что при Vg = 0.02 перенос на-
грузки на случайно ориентированные УНТ может
повысить предел текучести композитов с матри-
цей из меди и алюминия на 6 и 9.2% соответ-
ственно, а при Vg = 0.04 – на 12 и 18.4% соответ-
ственно. Таким образом, приведенные выше
оценки показывают, что перенос нагрузки на
пластинки графена или УНТ обычно может вы-
звать лишь умеренное увеличение предела теку-
чести металломатричных композитов с графеном
или УНТ.

4.2. Образование дислокаций несоответствия

Другой механизм упрочнения в деформируе-
мых металломатричных композитах с графеном
или УНТ связан с увеличением плотности дисло-
каций из-за образования петель дислокаций не-
соответствия на границе между матрицей и гра-
феновыми пластинками или УНТ. Существует
две причины возможного образования дислока-
ций несоответствия. Первая из них относится
только к металломатричным композитам с графе-
новыми пластинками. Для таких композитов обра-
зование дислокаций несоответствия может быть
связано с различием кристаллических решеток гра-
фена и металлической матрицы. Несоответствие
кристаллических решеток зависит от расположе-
ния графена на гексагональных поверхностях ме-
таллической матрицы с кристаллической структу-
рой ГЦК или ГПУ. В таких структурах для графена,
решетка которого не повернута относительно кри-
сталлической решетки матрицы, атомы углерода
могут занимать позиции трех типов [10, 56]
(рис. 9a–9д): a – над треугольными междоузлиями
решетки металла (hollow sites); б – непосред-
ственно над атомами металла (atop sites) и междо-
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узлиями решетки металла и в – промежуточные
положения между узлами атомов металла (bridge
configuration). Сосуществование перечисленных
выше стабильных конфигураций графена непо-
средственно наблюдали на различных подлож-
ках, таких как Ir (111) и Ni (111) [10].

Когерентная граница между матрицей и гра-
феном с взаимно однозначным соответствием
атомов требует растяжения или сжатия графена и
матрицы. Деформация несоответствия решеток
может создавать в графене высокие упругие на-
пряжения, которые могут быть компенсированы
образованием полукогерентной границы раздела,
характеризующейся формированием периодиче-
ской структуры локализованных или делокализо-
ванных дислокаций. В результате на границе раз-
дела “металл/графен” образуется упорядоченная
периодическая гексагональная структура, извест-
ная как муаровый узор.

Узор Муара описывается количеством элемен-
тарных ячеек гексагонального графена (m × m),
соответствующих (n × n) элементарным ячейкам
на поверхности подложки [10]. Пример муарово-
го узора, полученного в результате МД-модели-
рования [55], показан на рис. 9е, где муаровый
узор представляет собой конфигурацию (23 × 23)
элементарных ячеек графена, соответствующую
(22 × 22) элементарным ячейкам Cu (111). На этом
рисунке период диаграммы равен  (≈5.5 нм),
где b = 0.246 нм – межатомное расстояние в плос-
кости Cu(111) вдоль направления k110l. На рис. 9ж
изображена карта потенциальной энергии атомов
Cu на графене для муаровой картины, показан-
ной на рис. 9е. Этот рисунок демонстрирует, что
границы гексагональных суперячеек, составляю-
щих муаровый узор, имеют более высокие энер-
гии, чем внутренние области таких ячеек. Это
подтверждает, что эти границы можно интерпре-
тировать как ядра дислокаций на границе раздела
меди и графена.

Образование таких дислокаций может зави-
сеть от несоответствия кристаллических решеток
графена и металлической матрицы. Например,
для графена, не повернутого относительно мат-
рицы (для которого направление зигзага (zigzag
direction) параллельно плотноупакованным плос-
костям матрицы), на поверхности (111) ГЦК-ме-
таллов или поверхности (0001) ГПУ-металлов не-
соответствие решеток можно определить как f =
= (b1 – b2)/b2, где b1 – межатомное расстояние в
плоскости матрицы (111) или (0001) соответствен-
но, а b2 ≈ 0.246 нм – расстояние между атомами,
расположенными на прямой линии, параллель-
ной направлению зигзага в графене. Тогда для
границы раздела Ni(111)/Gr при комнатной тем-
пературе имеем: b1 ≈ 0.249 нм и f ≈ 0.012 (т.е. не-
соответствие кристаллических решеток состав-
ляет примерно 1.2%). Для границы раздела

22b
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Co(0001)/Gr имеем: b1 ≈ 0.251 нм и f ≈ 0.02 (т.е. не-
соответствие кристаллических решеток составля-
ет примерно 2%). Из-за относительно небольших
значений рассогласования кристаллических ре-
шеток образование дислокаций на границе
Ni(111)/Gr и Co(0001)/Gr должно быть невыгод-
но. Это подтверждается экспериментальными на-
блюдениями, которые демонстрируют отсутствие
муара на эпитаксиальном графене, выращенном на
поверхности Co(0001) [77] и Ni (111) [78].

Картина Муара также не наблюдалась на грани-
це раздела Pt(111)/Gr из-за слабого взаимодействия
графена с подложкой, приводящего к образованию

полностью некогерентной границы раздела [10].
Напротив, для границы раздела Cu(111)/Gr рассо-
гласование решеток при комнатной температуре
составляет около 4%, и картины муара наблюда-
лись [79, 80].

Следует отметить, что приведенные выше соот-
ношения для деформаций несоответствия справед-
ливы для графена на гексагональных плоскостях,
кристаллическая решетка которого не повернута
относительно кристаллической решетки этих
плоскостей. В то же время для многих систем “ме-
талл/графен” растущий графен может иметь ори-
ентацию, отличающуюся от ориентации поверхно-

Рис. 9. (a–г) Расположение атомов графена на гексагональных (ГЦК(111) или ГПУ(0001)) поверхностях металлов [26].
(д) Три конфигурации атомов графена на поверхности ГЦК(111) [55]. (е, ж) МД моделирование композита Cu(111)/Gr
[55]. (е) Муаровый узор, образованный границей раздела Cu(111)/Gr. (ж) Потенциальная энергия атомов меди на гра-
нице раздела Cu(111)/Gr, показанной на рисунке (е).
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сти матрицы. Различная ориентация графена и
матрицы также возникает, если графеновая пла-
стинка, лежащая на границе зерен или границе
слоев матрицы, граничит с несколькими зернами
(которые имеют разную ориентацию кристалли-
ческой решетки). Пример такого случая показан на
рис. 10, на котором видна высокая плотность дис-
локаций несоответствия в недеформированном
слоистом композите Cu/Gr (расположенных на
границе раздела между медной матрицей и графе-
новой пластинкой, лежащей на границе слоев мед-
ной матрицы [81]) (рис. 10).

Вторая причина образования дислокаций не-
соответствия на границе между матрицей и угле-
родным наполнителем (пластинками графена
или УНТ) – это различие коэффициентов тепло-
вого расширения (КТР) матрицы и графена (или
УНТ), которое может создавать дополнительные
деформации и связанные с ними напряжения при
охлаждении после синтеза металломатричного
композита. Подобно дислокациям несоответ-
ствия, обсуждавшимся выше, напряжения, вы-
званные несоответствием КТР, могут быть акко-
модированы ансамблем дислокационных петель,
сформированных вокруг каждой внутризеренной
графеновой пластинки или УНТ. В приближении
призматических петель полных дислокаций, ко-
торые образуют два перпендикулярных ряда (для
графеновых пластинок) или один ряд (для УНТ) и
полностью снимают напряжения несоответствия
(при их наличии) и термические напряжения,
плотность ρMD дислокаций, образующихся на
границах раздела матрицы и графена (или УНТ),
может быть представлена в виде [82]:

(13)

В формуле (13) ∆C – различие КТР металличе-
ской матрицы и пластинок графена (или УНТ) в
направлении, параллельном монослоям графена
или осям УНТ, ∆T – изменение температуры при
охлаждении, b – величина вектора Бюргерса пол-
ных дислокаций в металлической матрице, h –
толщина пластинок (для графена) или внешний
диаметр (для нанотрубок). Увеличение плотности
дислокаций может вызвать увеличение предела
текучести на величину ∆σMD, которая рассчиты-
вается по формуле (напр. [83]):

(14)

где Gm – модуль сдвига матрицы, как и раньше, –
фактор Тейлора (равный 3.06 для ГЦК металли-
ческих матриц), α – множитель в интервале от 0.2
до 0.4 для ГЦК металлов [84, 85], а ρ0 – плотность
дислокаций в начале пластической деформации
при отсутствии пластинок графена, которая мо-
жет включать как геометрически необходимые
дислокации (не связанные с пластинками графе-
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на), так и статистически накопленные дислока-
ции при величине пластической деформации
0.2% (если предполагается, что предел текучести
соответствует пластической деформации 0.2%).

Формулы (13) и (14) позволяют оценить
вклад дислокаций, связанных с несоответстви-
ем КТР, в суммарную плотность дислокаций и
предел текучести. Так, для композита Al/Gr с
∆С = 27.6 × 10–6 K–1 [66], ∆Т = –580 K [66], b =
= 0.286 нм, Vg = 0.5 × 10–2, h = 2.5 нм, α = 0.3 и ρ0 =
= 0 несоответствие КТР создает скачок переме-
щений через межфазную границу ∆C∆T, равный

 ( ).
Для приведенных выше значений параметров

в случае f = 0 из формул (13) и (14) получаем:
ρMD ≈ 4.5 × 1014 м–2 и ∆σMD ≈ 150 МПа. Это озна-
чает, что, согласно формулам (13) и (14), дислока-
ции, образованные из-за несоответствия КТР,
должны вызывать очень высокое упрочнение. В
случае наличия дислокаций несоответствия, не
связанных с термическими напряжениями, упроч-
нение, предсказываемое формулами (13) и (14),
может быть еще выше.

−0.016 = −1.6%

Рис. 10. Граница раздела Cu/Gr в слоистом компози-
те Cu/Gr. (a) Изображение, полученное с помощью
просвечивающей электронной микроскопии (ПЭМ),
показывающее границу раздела Cu/Gr. (б) ПЭМ-
изображение с высоким разрешением границы разде-
ла Cu/Gr вдоль направления [110] медной матрицы.
Соответствующее быстрое преобразование Фурье
(БПФ) показано на вставке справа вверху. (в) Карта
геометрического фазового анализа (изображения на
рис. 10б), на которой показано положение дислока-
ций на границе раздела. (г) Обратное БПФ одного се-
мейства плоскостей показывает положение дислока-
ций, обозначенных как дополнительные полуплоско-
сти [81].
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Вместе с тем использование формул (13) и (14)
для оценки упрочнения может приводить к силь-
но завышенным значениям вклада дислокаций
несоответствия в предел текучести. Причина это-
го состоит в том, что в отличие от одиночных дис-
локаций дислокационные петли вокруг графено-
вых пластинок или УНТ создают короткодей-
ствующие напряжения, которые быстро затухают
по мере удаления от графеновых пластинок или
УНТ и становятся малы по сравнению с напряже-
ниями от отдельных дислокаций на расстоянии
(2–3)h от графеновой пластинки или УНТ. В свою
очередь, последнее расстояние намного меньше,
чем типичное среднее расстояние ρ–1/2 между дис-
локациями (где ρ – суммарная плотность дислока-
ций в композитах “металл/графен”). (Например,
при  м–2 среднее расстояние между дисло-
кациями составляет около 100 нм.) Следователь-
но, дислокации несоответствия, включая дисло-
кации, образованные из-за несоответствия КТР,
обычно слабо взаимодействуют с другими дисло-
кациями, и их вклад в качестве дислокаций леса в
предел текучести и напряжение течения часто
можно не учитывать.

4.3. Образование петель Орована

Еще один механизм упрочнения, действую-
щий при наличии внутризеренных графеновых
пластинок или УНТ, представляет собой образова-
ние дислокационных петель Орована при огиба-
нии графеновых пластинок или УНТ движущими-
ся дислокациями. Для случая графеновых пласти-
нок напряжение  необходимое для образования
петли Орована, представимо в виде [86]:

(15)

ρ = 1410

σOr,

σ =
π − ν

0m
Or 1 2

0

0.84 ln ,
22 (1 )
lMG b

bl

где ν – коэффициент Пуассона матрицы, а l0 –
среднее расстояние между краями соседних гра-
феновых пластинок. Традиционно образование
петель Орована рассматривалось в качестве меха-
низма увеличения предела текучести в дисперс-
но-упрочненных композитах, а форма упрочняю-
щих частиц была аппроксимирована сферами.
Это приближение, однако, плохо применимо в
случае графеновых пластинок с двумерной геомет-
рией. Поэтому недавно расстояние l0 было точно
рассчитано для случая графеновых пластинок в ви-
де тонких дисков со случайной ориентацией. Полу-
ченное выражение для l0 имеет вид [67]:

(16)

где L – диаметр графеновой пластинки, а h – ее
толщина, как и выше.

В качестве иллюстрации зависимости σOr(L)
приведены на рис. 11 для случая композитов
Cu/Gr, характеризующихся следующими пара-
метрами: Gm = 46 ГПа, ν = 0.34, b = 0.25 нм, h =
= 3.5 нм и Vg = 0.003 и . На рис. 11 видно, что
увеличение предела текучести металломатричных
композитов с графеном, связанное с образовани-
ем петель Орована, может быть очень высоким
(намного больше, чем упрочнение, связанное с
переносом нагрузки на графеновые включения),
а максимальное упрочнение достигается либо
при малых, либо при больших значениях диамет-
ра графеновых пластинок.

4.4. Ограничение роста дислокационных петель 

зернограничными пластинками графена

или зернограничными нанотрубками

Механизм образования петель Орована может
увеличить предел текучести в том случае, когда
графеновые пластинки или УНТ расположены
внутри зерен. Однако пластинки графена или
УНТ, расположенные в ГЗ, также могут увеличи-
вать предел текучести, создавая препятствия для
испускания дислокаций из ГЗ или границ слоев в
процессе пластической деформации [67]. Такая
ситуация может иметь место, когда расстояние
между графеновыми пластинками или УНТ в ГЗ
значительно меньше длины dGB соответствующих
ГЗ. В этом случае можно предположить, что гра-
феновые пластинки или УНТ в ГЗ могут влиять
на напряжение течения, закрепляя сегменты дис-
локаций, испускаемых из ГЗ.

Напряжение  необходимое для испуска-
ния из ГЗ сегмента дислокации, края которого за-
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Рис. 11. Зависимости критического напряжения 
необходимого для образования петель Орована во-
круг графеновых пластинок, от длины пластинок 
для различных значений объемной доли графена 
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фиксированы расположенными на расстоянии l
препятствиями, имеет вид [87]:

(17)

где γ0 – угол между вектором Бюргерса дислока-
ции и линией прямого дислокационного сегмен-
та, который обычно равен π/3 для полной дисло-
кации в ГЦК-матрице. Для случая металломат-
ричных композитов, содержащих достаточно
высокую концентрацию зернограничных УНТ
(такую, что среднее расстояние между ними
меньше характерной длины границ зерен) l мо-
жет играть роль среднего расстояния между по-
верхностями зернограничных УНТ. Аналогич-
ным образом, для металломатричных компози-
тов, упрочненных графеновыми пластинками,
боковые размеры которых значительно меньше
длины ГЗ, параметр  играет роль расстояния
между ближайшими точками соседних графено-
вых пластинок, лежащих в одной ГЗ. В этой ситу-
ации расстояние  представимо в виде [67]:

(18)

где fGB – доля площади ГЗ, занятая графеном, а L
представляет собой диаметр пластинок графена,
как и выше. Формула (18) верна, если концентра-
ция графена достаточно высока, так что рассчи-
танная по формуле (18) длина l меньше, чем длина
ГЗ. При отсутствии графеновых пластинок и дру-
гих препятствий в ГЗ можно положить l = dGB.
При наличии достаточно высокой концентрации
графеновых пластинок или УНТ имеем: l < dGB.
Уменьшение расстояния  между препятствиями,
связанное с графеновыми пластинками или УНТ
в ГЗ, увеличивает напряжение  в металломат-
ричном композите, упрочненном графеном или
УНТ, по сравнению с аналогичным образцом без
наполнителя. В результате предел текучести тако-
го композита также увеличивается.

4.5. Уменьшение предела текучести 
при высоком содержании графена 

или углеродных нанотрубок

Рассмотренные выше механизмы упрочнения
предсказывают, что предел текучести должен мо-
нотонно увеличиваться с увеличением объемной
доли графеновых пластинок или УНТ. Экспери-
менты, однако, демонстрируют, что предел теку-
чести металломатричных композитов с графеном
или УНТ начинает уменьшаться при превыше-
нии объемной долей графена или УНТ критиче-
ского значения (напр., [1, 4, 5, 10]). Это можно
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объяснить (напр., [4, 5]), в первую очередь, агло-
мерацией графена или УНТ при их высокой кон-
центрации, которая может приводить к образова-
нию трещин и пор, которые вызывают ухудшение
механических свойств композитов. Кроме того,
изгиб графеновых пластинок и УНТ, а также на-
личие в графеновых пластинках собственных де-
фектов, особенно для графена в виде восстанов-
ленного оксида графена, также могут снизить эф-
фективность графена или УНТ как упрочняющей
фазы [4].

Таким образом, мы обсудили механизмы, ответ-
ственные за повышение предела текучести метал-
ломатричных композитов с графеном или УНТ. В
то же время наряду с повышением предела теку-
чести взаимодействие пластинок графена или
УНТ с дислокациями может приводить к допол-
нительному деформационному упрочнению в
процессе пластической деформации таких ком-
позитов. Влияние графена и УНТ на деформаци-
онное упрочнение таких композитов будет рас-
смотрено в следующем разделе.

5. МЕХАНИЗМЫ
ДЕФОРМАЦИОННОГО УПРОЧНЕНИЯ
Теперь рассмотрим механизмы деформацион-

ного упрочнения металломатричных композитов
с наполнителем в виде графена или УНТ, связан-
ные с наличием наполнителя. Эти механизмы
обеспечивают увеличение напряжения течения
металломатричных композитов с графеном или
УНТ в процессе их пластической деформации. В
общем случае в композитах с металлической мат-
рицей упрочнение, связанное с напряжениями,
создаваемыми дислокациями, заторможенными
около включений, можно разделить на изотроп-
ное и кинематическое. Изотропное упрочнение
вызывается накоплением геометрически необхо-
димых дислокаций, действующих как дислока-
ции леса и увеличивающих суммарную плотность
дислокаций [88]. Кинематическое упрочнение
вызывается накоплением внутренних напряже-
ний, связанных с нагрузкой, действующей на не-
перерезаемые включения.

В рассматриваемом случае металломатричных
композитов, упрочненных графеновыми пластин-
ками или УНТ, можно отдельно рассмотреть ситу-
ации внутризеренных и зернограничных включе-
ний. Сначала рассмотрим случай внутризеренных
включений. Здесь пластическая деформация при-
водит к образованию дислокационных петель Оро-
вана вокруг таких включений. Эти петли Орована
создают как изотропное упрочнение за счет уве-
личения плотности дислокаций, так и кинемати-
ческое упрочнение в результате действия направ-
ленных обратных сил, действующих на дислока-
ции, движущиеся в тех же (или параллельных)
плоскостях. Чтобы рассчитать вклад как изотроп-



78

ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 123  № 1  2022

ШЕЙНЕРМАН

ного, так и кинематического деформационного
упрочнения в напряжение течения, необходимо
знать зависимость количества петель Орована от
пластической деформации. Для этого можно рас-
смотреть две разные ситуации. В первом случае
петли Орована накапливаются на границах разде-
ла включений и металлической матрицы без ка-
кой-либо релаксации на таких границах, связан-
ной с аннигиляцией дислокаций. В этой ситуа-
ции количество петель Орована вокруг каждой
графеновой пластинки или УНТ линейно увели-
чивается с пластической деформацией. Во вто-
ром случае нарастание локальных напряжений на
границах раздела матрицы и включений приво-
дит к релаксационным процессам за счет движе-
ния и аннигиляции дислокационных петель. По-
следнюю ситуацию можно описать моделью Пру-
дона с соавторами [89]. В рамках этого подхода
количество дислокационных петель nOr вокруг
графеновой пластинки или УНТ можно связать с
величиной пластической деформации (εр) с помо-
щью эмпирического выражения, которое предска-
зывает выход количества петель Орована на посто-
янный уровень при высоких значениях пластиче-
ской деформации [90]:

(19)

В формуле (19) β0 – геометрический фактор поряд-
ка единицы, который зависит от ориентации гра-
феновой пластинки или УНТ, n* – подгоночный
параметр, обозначающий максимальное количе-
ство дислокационных петель на границе раздела
металлической матрицы и включения, L – длина
включения (диаметр пластинки для графена и
длина нанотрубки для УНТ). Если n* → ∞, фор-
мула (19) сводится к случаю, когда петли Орова-
на накапливаются на границах раздела, а коли-
чество дислокационных петель Орована линей-
но увеличивается с пластической деформацией
как nOr = (β0ML/b)ερ. Решение уравнения (19)
имеет вид

(20)

Формула (20) позволяет рассчитать влияние
пластинок графена или УНТ на изотропное и ки-
нематическое упрочнение. Для пластинок графе-
на в виде тонких дисков с толщиной  плотность
дислокаций ρR, связанных с петлями Орована во-
круг внутризеренных пластинок графена, рассчи-
тывается из [91] по формуле

(21)

Аналогичным образом для УНТ с внешним
диаметром dCNT плотность дислокаций ρR, свя-
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занных с петлями Орована вокруг внутризерен-
ных УНТ, рассчитывается по формуле:

(22)

Изотропное упрочнение, связанное с увеличе-
нием плотности дислокаций, традиционно запи-
сывается в виде (напр., [65, 92]):

(23)

где ρ – плотность дислокаций в отсутствие пла-
стинок графена.

Формулы (20)–(23) предсказывают, что изо-
тропное упрочнение, связанное с петлями Орова-
на вокруг внутризеренных пластинок графена
или УНТ, может быть очень высоким. Например,
оценим напряжение σforest для слоистого компо-
зита Al/Gr с β0 ≈ 1, α = 0.3, Gm = 27 ГПа, b = 0.286
нм, Vg = 0.5 × 10–2, h = 2.5 нм, ρ = 0 и ερ = 0.02.
Предполагая, что петли Орована вокруг пласти-
нок графена не аннигилируют при деформации
меньше ερ (т.е. n* → ∞), получаем: σforest = 234 МПа.
Для тех же значений параметров и ερ = 0.05 при от-
сутствии аннигиляции дислокаций формулы (20),
(21) и (23) дают: σforest = 370 МПа.

Вместе с тем следует отметить, что формула (23)
применима только для очень толстых пластинок
графена или УНТ. Если графеновые пластинки
или УНТ достаточно тонкие, петли Орована со-
здают короткодействующие напряжения и взаи-
модействуют с другими дислокациями намного
слабее, чем одиночные дислокации. В этом случае
влияние петель Орована на изотропное упрочне-
ние должно быть намного слабее, чем предсказы-
вает формула (23), аналогично обсуждавшемуся
выше случаю упрочнения, связанного с дислока-
циями несоответствия.

Кинематическое упрочнение, связанное с пет-
лями Орована, можно рассчитать на основе средне-
го напряжения в матрице, создаваемого этими дис-
локационными петлями. Дислокационные петли
уменьшают среднее напряжение в матрице на опре-
деленную величину  что приводит к необходи-
мости увеличения внешней нагрузки на ту же вели-
чину для поддержания пластического течения. Вли-
яние кинематического упрочнения рассчитывали
[93] для композитов, содержащих упругие неод-
нородности в изотропной матрице, в предполо-
жении, что пластическая деформация в матрице
однородна, а пластическая деформация внутри
неоднородностей отсутствует. Для случая напол-
нителя в виде графена напряжение  можно
представить в виде [65, 67, 92, 93]:

(24)

ρ = g Or
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где γ и D – параметры, которые зависят от ори-
ентации пластинок по отношению к направле-
нию растягивающей нагрузки, а  – величина
пластической деформации, которая бы соответ-
ствовала количеству петель Орована, приходя-
щихся на одну графеновую пластинку, при от-
сутствии аннигиляции дислокационных пе-
тель. Пластическая деформация  выражается
из соотношения  следующим об-
разом:  Для случайно ориенти-
рованных графеновых пластинок последние мо-
гут быть аппроксимированы пластинчатыми
включениями, лежащими на плоскостях куба,
что дает [67, 90, 93]: γ = (2 – ν)/[4(1 – ν)] и D =
= G*/[(1 – γ)G* + γGm], где G* модуль сдвига пла-
стинок графена (G* = 53 ГПа [94]). Для графено-
вых пластинок, параллельных направлению прило-
женной нагрузки, получаем [93]: D = G*/Gm, γ = 3/4.

Оценим напряжение σbs для композита Al/Gr с
Gm = 27 ГПа, ν = 0.35 и Vg = 0.5 × 10–2 в ситуации,
когда петли Орована вокруг графеновых пласти-
нок не аннигилируют, так что n* → ∞ и  В
этом случае для графеновых пластинок, ориенти-
рованных параллельно направлению приложен-
ной нагрузки, формула (24) дает: σbs = 16 и 40 MPa
для ερ = 0.02 и 0.05 соответственно. Для случайно
ориентированных пластинок графена формула
(24) дает: σbs = 10 и 25 МПа для ερ = 0.02 и 0.05 со-
ответственно. (Если петли Орована вокруг графе-
новых пластинок могут аннигилировать, кинема-
тическое упрочнение, обеспечиваемое петлями
Орована, становится меньше.) Это означает, что
кинематическое упрочнение σbs может быть вы-
соким только в случае большой объемной доли
графеновых пластинок и/или высоких значений
пластической деформации.

Суммарное деформационное упрочнение, свя-
занное с наличием внутризеренных пластинок гра-
фена или УНТ, равно сумме напряжений σforest и σbs,
связанных с изотропным и кинематическим упроч-
нением соответственно.

Теперь рассмотрим случай, когда пластинки
графена или УНТ расположены в ГЗ. В этом слу-
чае дислокации приходят в ГЗ из внутренних об-
ластей зерен или других ГЗ. В отличие от ГЗ, не
содержащих графена и УНТ, в которых дислока-
ции обычно быстро аннигилируют, так что на-
пряжения, создаваемые дислокациями в ГЗ, малы
[95], в ГЗ, содержащих пластинки графена или
УНТ, дислокации могут создавать значительные
напряжения [65, 67]. Количество nGB дислокаций,
накопленных в каждой ГЗ, рассчитывается так же,
как и количество петель Орована, образующихся

εp
*

εp
*

= β εOr 0 p
*( )n ML b

ε = βp Or 0
* ( ).bn ML

ε = εp p
* .

на внутризеренных пластинках графена (см.
формулу (20)), и определяется выражением [92]:

(25)

В формуле (25)  – подгоночный параметр,
который определяет максимальное число дисло-
каций, которые могут быть аккумулированы в ГЗ.
Следует отметить, что параметр  должен зави-
сеть от доли площади ГЗ, занимаемой пластинка-
ми графена или УНТ. В предельном случае ГЗ, не
содержащих графена и УНТ, где дислокации быст-
ро аннигилируют, значение  должно быть не-
большим. При этом значение  должно расти с
увеличением концентрации графена в ГЗ.

Подобно случаю петель Орована вокруг внут-
ризеренных графеновых пластинок или внутри-
зеренных УНТ, дислокации, накапливающиеся в
ГЗ, содержащих графеновые пластинки или УНТ,
могут вызывать как изотропное, так и кинемати-
ческое упрочнение. Изотропное упрочнение опи-
сывается увеличением плотности дислокаций,
связанным с увеличением количества nGB дисло-
каций, накопленных в каждой ГЗ за счет зерно-
граничных пластинок графена или УНТ. Расчет
кинематического упрочнения намного сложнее,
поскольку в отличие от петель Орована вокруг
внутризеренных пластинок графена или УНТ ки-
нематическое упрочнение, создаваемое зерногра-
ничными дислокациями в ГЗ с пластинками гра-
фена или УНТ, зависит от типов и разориентации
различных ГЗ. Для описания кинематического
упрочнения, связанного с зернограничными дис-
локациями, были предложены различные фено-
менологические формулы [67, 95–97]. Однако
поскольку ни одна из этих формул не была экспе-
риментально проверена или строго выведена, ре-
альный характер зависимостей кинематического
упрочнения, связанного с графеновыми пластин-
ками или УНТ, от числа дислокаций в ГЗ требует
дополнительного изучения.

В то же время экспериментальные измерения
[65, 98] продемонстрировали возможность очень
сильного кинематического деформационного
упрочнения в композитах “металл/графен” с па-
раллельными зернограничными графеновыми
пластинками. Например, измерения в работе
[98] продемонстрировали, что величина кинема-
тического упрочнения при сжатии слоистых ком-
позитов Al/Gr (оцененная по кривым разгрузки и
повторной нагрузки) достигает 300 МПа (рис. 12).
В другой работе [65] величина кинематического
упрочнения при растяжении слоистых компози-
тов Al/Gr с параллельными пластинками графена
достигала 100 МПа. Более высокое значение ве-
личины кинематического упрочнения при сжа-
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тии композитов Al/Gr [98], чем при их растяже-
нии [65], может быть связано с общей сильной
асимметрией растяжения–сжатия в слоистых
композитах Al/Gr с тонкими металлическими
слоями.

Такая асимметрия проявляется в том, что при
растяжении такие композиты имеют гораздо бо-
лее высокий предел текучести, но более низкий
предел прочности, чем при сжатии (см., напр.,
[98, 99]). Подобная асимметрия растяжения–
сжатия не наблюдается в слоистых композитах
Cu/Gr [100], и для выявления причины этой асим-
метрии требуются дальнейшие исследования.

6. ПРОЦЕССЫ ПЛАСТИЧЕСКОЙ 
ДЕФОРМАЦИИ КОМПОЗИТОВ: 

ЭКСПЕРИМЕНТЫ И ТЕОРЕТИЧЕСКОЕ 
МОДЕЛИРОВАНИЕ

В этом разделе мы рассмотрим процессы пла-
стической деформации для различных видов ме-
талломатричных композитов с графеном и УНТ.
В параграфе 6.1 мы исследуем слоистые компо-
зитные микростолбики с параллельными слоями
графена. В параграфе 6.2 мы рассмотрим пласти-
ческую деформацию композитов “металл/гра-
фен” с параллельными пластинками графена или
параллельными УНТ. В параграфе 6.3 мы обсу-
дим процессы пластической деформации метал-
ломатричных композитов с графеном и УНТ, ха-
рактеризующихся бимодальным или тримодаль-
ным распределением зерен по размерам.

6.1. Слоистые композитные микростолбики
с параллельными слоями графена

В этом параграфе мы рассмотрим слоистые
микростолбики “металл/графен”, содержащие па-
раллельные графеновые слои, проходящие через
все поперечное сечение микростолбиков. Такие
нанослойные композиты Cu/Gr и Ni/Gr с различ-
ной толщиной металлических слоев в 70, 125 и
200 нм (для Cu/Gr) и 100, 150 и 300 нм (для Ni/Gr)
были синтезированы в работе [101]. В этих ком-
позитах слои графена обычно имели толщину в
один атомный слой. Результаты испытаний на
сжатие таких композитов Cu/Gr и Ni/Gr проил-
люстрированы на рис. 13.

Как видно на этом рисунке, прочность нано-
слойных композитов Cu/Gr и Ni/Gr чрезвычайно
высока, а напряжения течения увеличиваются с
уменьшением толщины металлических слоев.
Наибольшая прочность наблюдалась при наи-

Рис. 12. Зависимости величины кинематического
упрочнения от пластической деформации для слои-
стых микростолбиков RGO-Al и микростолбиков из
алюминия, сжатых параллельно границам слоев.
S(RGO-Al) и L(RGO-Al) обозначают композиты с
различными боковыми размерами пластинок графе-
на (RGO) [98].
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Рис. 13. Зависимости напряжения течения от деформации для слоистых композитов Ni/Gr (a) и Cu/ Gr (б) с различной
толщиной металлических слоев [101].
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меньшей толщине металлических слоев, при ко-
торой микростолбики Cu/Gr и Ni/Gr продемон-
стрировали среднее напряжение течения при
пластической деформации 5%, равное 1.5 и 4 ГПа
соответственно. В работе [101] также было уста-
новлено, что зависимость прочности композита
(определяемой как напряжение течения при 5%
пластической деформации) от толщины λ метал-
лических слоев подчиняется соотношению типа
Холла–Петча, т.е. линейно зависит от λ–1/2.

Для объяснения наблюдаемой очень высокой
прочности слоистых композитов Cu/Gr и Ni/Gr и
соотношения Холла–Петча между их прочно-
стью и толщиной их металлических слоев в рабо-

те [102] была предложена следующая модель пла-
стической деформации слоистого композита
“металл/графен” при одноосном нагружении
(рис. 14). На начальной стадии пластической де-
формации дислокации зарождаются в одном из
металлических слоев, содержащих активные дис-
локационные источники (такие как источники
Франка–Рида) (рис. 14a, 14б). Эти дислокации
движутся к слоям графена, которые останавлива-
ют движение дислокаций (рис. 14в). Так как ре-
шеточные дислокации в основном зарождаются
на дислокационных источниках в определенных
плоскостях скольжения, эти дислокации обычно
образуют скопления, заторможенные на слоях
графена (рис. 14г). Дальнейшая эволюция дисло-
кационного ансамбля в слоистом композите “ме-
талл/графен” может происходить либо (A) посред-
ством зарождения новых дислокаций в соседнем
слое (изначально не содержащем дислокаций) под
действием внешнего напряжения и напряжения,
создаваемого дислокационным скоплением в пер-
вом слое (рис. 14д), либо (B) путем образования
нанотрещин под действием тех же напряжений
(рис. 14е).

Процессы (A) и (B) характеризуются мини-
мальными (критическими) касательными напря-
жениями (создаваемыми приложенной нагруз-
кой) τpl and τfr соответственно, при которых эти
процессы начинаются. Результаты расчетов пока-
зали, что критическое напряжение τpl начала пла-
стической деформации связано с толщиной λ ме-
таллического слоя соотношением типа Холла–
Петча.

Зависимости τpl и τfr от λ для слоистых компо-
зитов Ni/Gr со слоями графена толщиной в один
или несколько атомных слоев показаны на
рис. 15.

Рис. 14. Перенос пластической деформации через
слой графена и образование нанотрещин вблизи вер-
шины дислокационного скопления в слоистом ком-
позите “металл/графен”. (a, б) На источнике дисло-
каций в пластически деформированном металличе-
ском слое I зарождаются дислокации. (в) Дислокации
движутся к слою графена и останавливаются возле
него. (г) В металлическом слое I образуется дислока-
ционное скопление. (д) В соседнем металлическом
слое II под действием приложенной нагрузки и на-
пряжения, создаваемого дислокационным скоплени-
ем, зарождается дислокационный диполь. (е) Под
действием тех же напряжений зарождается нанотре-
щина [102].
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Рис. 15. Зависимости критических напряжений  и
 от толщины λ слоя Ni в слоистых композитах Ni/Gr,

содержащих однослойные (толщиной  нм) или
многослойные (  нм) пластинки графена. 
обозначает толщину графеновых слоев [102].
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На этом рисунке критическое напряжение τfr
соответствует наиболее легкому пути образова-
ния трещины, т.е. ее зарождению на границе раз-
дела Ni/Gr (для монослойных пластинок графена)
или внутри многослойных пластинок графена.
Рис. 15 демонстрирует, что образование нанотре-
щины в слоистом композите Ni/Gr с многослой-
ными включениями графена происходит при го-
раздо меньших напряжениях, чем передача пла-
стической деформации через слой графена путем
зарождения новых дислокаций. Это означает, что
в таком композите разрушение может происхо-
дить еще до начала пластической деформации. В
то же время в слоистых композитах Ni/Gr с вклю-
чениями графена атомной толщины при любых
значениях  критическое напряжение  необхо-
димое для образования межфазной нанотрещи-
ны, близко к критическому напряжению  нача-
ла пластической деформации. Следовательно, в
случае однослойных пластинок графена процес-
сы пластической деформации и разрушения мо-
гут происходить одновременно.

6.2. Металломатричные композиты
с параллельными пластинками графена

и углеродными нанотрубками

Авторы работы [65] получили слоистые ком-
позиты Al/Gr (c 0.25 об. % и 0.5 об. % графена),
содержащие преимущественно параллельные
пластинки графена, расположенные в ГЗ алюми-
ния. Испытания на растяжение этих образцов по-
казали, что композиты Al/Gr демонстрируют бо-
лее высокий предел текучести при растяжении
(215 МПа для 0.5 об. % графена) и предел прочно-
сти (287 МПа для 0.5 об. % графена), чем анало-
гичные алюминиевые образцы без графена (ха-
рактеризующиеся пределом текучести и преде-
лом прочности при растяжении, равными 193 и
233 МПа соответственно). В то же время компо-
зиты Al/Gr характеризовались достаточно хоро-
шим значением равномерного удлинения (т.е.
удлинения до начала образования шейки) около
5.8% (по сравнению с 5.5% для чистого алюми-
ния). Исследования с помощью просвечивающей
электронной микроскопии показали, что дисло-
кации присутствуют вблизи границ раздела
Al/Gr, в то время как они редко наблюдаются в об-
ластях границ зерен алюминия, свободных от гра-
фена. Авторы исследовали различные механизмы
увеличения предела текучести и деформационного
упрочнения, такие как перенос нагрузки на графе-
новые включения, упрочнение, связанное с
уменьшением размера зерна при введении графе-
на, а также изотропное и кинематическое дефор-
мационное упрочнение, связанное с наличием
графена. Они пришли к выводу, что увеличение
предела текучести в основном связано с измель-

λ τfr,

τpl

чением зерна из-за наличия пластинок графена, в
то время как деформационное упрочнение в ос-
новном обусловлено изотропным упрочнением,
создаваемым дислокациями, накапливающими-
ся возле пластинок графена.

Таким образом, расчеты [65] предсказывают,
что деформационное упрочнение композитов
Al/Gr в основном связано с увеличением плотно-
сти дислокаций, в то время как эффект кинемати-
ческого упрочнения, создаваемого дислокациями
на границах раздела Al/Gr, невелик. Напротив,
экспериментальные зависимости сжимающего
напряжения от деформации при разгрузке и по-
вторной нагрузке слоистых композитов Al/Gr
[98] показали наличие огромного кинематиче-
ского упрочнения в этих композитах, которое
сильно зависит от ориентации нагрузки по отно-
шению к границе слоев. Кроме того, в работе [98]
наблюдалось снижение прочности на сжатие сло-
истых композитов Al/Gr с увеличением длины
пластинок графена. Эти результаты были объясне-
ны в модели [103], предполагающей, что дислока-
ции в процессе пластической деформации накап-
ливаются на границах Al и графена и аннигилиру-
ют на участках границ слоев Al, не содержащих
графена.

Наряду с параллельными пластинками графе-
на алюминиевые композиты могут упрочняться
параллельными УНТ. Так, в работе [92] был осу-
ществлен синтез, экспериментальные исследова-
ния и моделирование композитов Al/CNT с пре-
имущественно параллельными УНТ, располо-
женными в ГЗ алюминия. Композиты в основном
состояли из удлиненных зерен алюминия суб-
микронной ширины и микронной длины, межзе-
ренных УНТ и продукта межфазной реакции, а
именно частиц карбида алюминия. При модели-
ровании пластической деформации таких компо-
зитов были учтены различные механизмы увели-
чения предела текучести и деформационного
упрочнения. Наряду с композитами с алюминие-
вой матрицей, содержащими параллельные УНТ,
расположенные в ГЗ, в работе [92] было проведе-
но моделирование аналогичных композитов, со-
держащих в качестве наполнителя случайно ори-
ентированные внутризеренные УНТ. Моделиро-
вание показало, что наличие межзеренных УНТ
может увеличить прочность композитов Al/CNT
без существенного уменьшения их равномерного
удлинения. Предполагая, что межзеренные УНТ
не служат препятствием для движения дислока-
ций (в отличие от внутризеренных нанотрубок,
которые вызывают образование петель Орована),
авторы [92] пришли к выводу, что внутризерен-
ные УНТ могут приводить к более существенно-
му упрочнению, чем межзеренные (рис. 16). Кро-
ме того, оказалось, что для заданной объемной
доли УНТ короткие внутризеренные нанотрубки
могут создавать более высокое упрочнение, чем



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 123  № 1  2022

МЕХАНИЧЕСКИЕ СВОЙСТВА МЕТАЛЛОМАТРИЧНЫХ КОМПОЗИТОВ 83

длинные, из-за более высокого напряжения, не-
обходимого для образования петель Орована, в то
время как свойства композитов, армированных
межзеренными УНТ, в меньшей степени зависят
от длины УНТ (рис. 16).

6.3. Композиты с бимодальным 
и тримодальным распределением зерен по размеру

6.3.1. Бимодальные металломатричные компо-
зиты с графеном. В предыдущих параграфах мы
рассмотрели металломатричные композиты с
графеном и однородной металлической матри-
цей. В то же время недавно несколько исследова-
тельских групп [104–106] создали композиты
“металл/графен”, в которых металлическая мат-
рица характеризуется бимодальным распределе-
нием зерен по размерам, то есть содержит как от-
носительно крупные (микронного размера), так и
мелкие (наноразмерные) зерна. Известно, что,
как и другие структурно неоднородные наномате-
риалы, такие как градиентные наноструктуры
[107–115], металлы и сплавы с наноразмерными
двойниками [116–121], а также металлы, содержа-
щие нанозерна внутри крупных зерен [122], ме-
таллы с бимодальным распределением зерен по
размерам могут обеспечить сочетание высокой
прочности с достаточно хорошей пластичностью,
что обычно недостижимо для структурно одно-
родных металлов [121, 123–130]. Следовательно,
можно предположить, что бимодальное распре-
деление зерен металлической матрицы по разме-
рам также может обеспечить одновременно высо-
кую прочность и высокую пластичность металли-
ческой матрицы, в то время как графеновые
наполнители могут привести к дополнительному
упрочнению. Это предположение косвенно под-
тверждается результатами [105] механических ис-
пытаний композитов Al–4Cu/Gr с бимодальным
распределением зерен по размерам. Эти компо-
зиты продемонстрировали увеличение предела
текучести, предела прочности и твердости по
Виккерсу соответственно на 79, 49 и 44% для на-
нокомпозита, содержащего 1 мас. % графена, по
сравнению с неармированным сплавом Al–4Cu.
Высокая прочность и твердость композита со-
провождались хорошей пластичностью при рас-
тяжении (характеризующейся равномерным
удлинением, равным 10 процентам).

Для выяснения совместного влияния бимо-
дального распределения зерен по размерам и пла-
стинок графена на механические свойства компо-
зитов в работе [67] было проведено моделирование
таких композитов. Рассматривался композит “ме-
талл/графен”, в котором металлическая матрица
состоит из крупных зерен, окруженных нанокри-
сталлической (НК) или ультрамелкозернистой
(УМЗ) фазой. Предполагалось, что напряжение

для движения дислокаций в НК/УМЗ-фазе на-
много выше, чем в крупных зернах.

В рамках модели [67] в крупных зернах на ис-
точниках Франка–Рида под действием прило-
женной равномерной растягивающей нагрузки
образуются скопления дислокаций. Эти дислока-
ционные скопления создают концентрацию на-
пряжений, которая позволяет дислокациям пере-
мещаться от одного крупного зерна к другому че-
рез НК/УМЗ-фазу, тем самым обеспечивая в
материале макроскопическое пластическое тече-
ние. Полученные в рамках такого подхода [67]
расчетные зависимости напряжения течения от
деформации для таких композитов показаны на
рис. 17a, 17б. Эти кривые демонстрируют, что би-
модальные композиты Cu/Gr могут иметь одно-
временно высокую прочность и высокую пла-
стичность. Оба эти параметра увеличиваются с
ростом объемной доли графена, пока его концен-
трация не становится достаточно высока, чтобы
вызвать значительную агломерацию графена (что
приводит к высокой пористости композитов и
соответствующему ухудшению их механических
свойств).

Зависимости напряжения от деформации
(рис. 17a, 17б) позволяют рассчитать критиче-
ское однородное удлинение, определяемое как
максимальная растягивающая деформация, при
которой образец устойчив к образованию шей-
ки. Критическое равномерное удлинение рас-
считывается с помощью критерия Консидера
[131]  где σf и ε – истинное на-
пряжение течения и истинная деформация соот-
ветственно. Зависимости критического равно-
мерного удлинения для бимодальной меди с пла-

=∂σ ∂ε = σ
c

f fε ε( ) ,

Рис. 16. Зависимости предела прочности на растяже-
ние и однородного удлинения от отношения длины
УНТ к их диаметру для композитов Al/CNT, содержа-
щих 2 об. % межзеренных или внутризеренных УНТ.
Ширина, длина и средний диаметр зерен равны соот-
ветственно 430, 1480 и 900 нм [92].
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стинками графена от ее предела текучести
представлены на рис. 17в, 17г. Для сравнения на
рис. 17г также представлены такие зависимости
для двух одинаковых образцов без графена, один
из которых имеет такой же размер dnc зерен
НК/УМЗ фазы, как и композит Cu/Gr (dnc = 200)
(или 300 нм), а другой характеризуется меньшим
значением  (dnc = 75) (или 90 нм). Рисунки 17в,
17г также показывают, что для данного значения
объемной доли НК/УМЗ-фазы графеновые пла-
стинки могут увеличивать предел текучести и
значительно повышать критическое равномерное
удлинение.

Таким образом, рис. 17в, 17г предсказывает соче-
тание очень высокой прочности и хорошей устой-
чивости к образованию шейки для бимодальных
композитов Cu/Gr. Сравнение рис. 17в и 17г пока-
зывает, что если разрушение образца связано с
образованием шейки, то наилучшее сочетание
прочности и пластичности можно ожидать для
очень маленьких графеновых пластинок, длина
которых меньше, чем размер ГЗ в НК/УМЗ фазе
бимодальной металлической матрицы.

Модель [67] учитывала только действие дисло-
кационных механизмов пластичности. В то же
время в композитах “металл/графен” зачастую
наблюдается зернограничное проскальзывание
[132]. В работе [133] была предложена модель,
учитывающая совместное влияние дислокацион-
ной пластичности и зернограничного проскаль-
зывания на предел текучести композитов “ме-
талл/графен” с бимодальной матрицей. При этом
дислокационная пластичность осуществлялась,
как и в работе [67], путем зарождения дислокаци-
онных скоплений в больших зернах и их последу-
ющего распространения в соседние большие зер-
на через НК/УМЗ матрицу. При рассмотрении
зернограничного проскальзывания предполага-
лось, что в результате проскальзывания моносло-
ев графеновых пластин на краях пластин образу-
ются диполи некристаллографических краевых
дислокаций со сколь угодно малыми векторами
Бюргерса, равными по величине скачку переме-
щений проскальзывающих монослоев графена
(рис. 18). При этом зарождающиеся дислокации
скользят к ближайшим тройным стыкам (рис. 18)
или ближайшим дислокациям противоположно-
го знака, образующимся в результате проскаль-
зывания по соседним графеновым пластинам,
расположенным в той же ГЗ. Скольжение зерно-
граничных дислокаций приводит к зерногранич-
ному проскальзыванию. Процесс зарождения
дислокаций на краях пластинок графена и их
скольжения к тройным стыкам ГЗ может повто-
ряться многократно (рис. 18б, 18в).

При этом высокие напряжения, создаваемые
дислокациями в тройных стыках, частично сни-
маются за счет испускания части дислокаций из

ncd

Рис. 17. (a, б) Зависимости инженерного напряжения
течения  бимодальных композитов Cu/Gr от инже-
нерной деформации  для случая больших (a) и малых
(б) пластинок графена (по сравнению с длиной ГЗ в
нк/умз фазе). (в, г) Зависимости критического равно-
мерного удлинения  бимодальных композитов Cu/Gr
от их предела текучести  для больших (в) и малых (г)
пластинок графена.   и  обозначают размер зерна
НК/УМЗ фазы, длину пластинок графена и объемную
долю графена соответственно [67].
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тройных стыков внутрь зерен и делокализации
дислокаций в ГЗ, т.е. их диффузионного распол-
зания по ГЗ.

В рамках изложенной модели в работе [133]
был рассчитан предел текучести  композита
“бимодальный Ni/Gr”, в котором пластическая
деформация реализуется за счет совместного дей-
ствия дислокационной пластичности и зерногра-
ничного проскальзывания. Зависимости предела
текучести σy такого композита от объемной доли
графена Vg приведены на рис. 19 для двух разных
размеров зерна УМЗ фазы dnc = 300 и 500 нм. Так-
же на этом рисунке для сравнения штриховыми
линиями показаны аналогичные зависимости для
такого же композита без учета зернограничного
скольжения. На рис. 19 хорошо видно, что учет
зернограничного скольжения приводит к доста-
точно сильному уменьшению предела текучести.
Более того, увеличение концентрации графена
выше определенного значения вызывает пониже-
ние предела текучести.

Таким образом, результаты работы [133] сви-
детельствуют о том, что в бимодальных компози-
тах “металл/графен” с высоким напряжением те-
чения УМЗ фазы металлической матрицы зерно-
граничное скольжение может уменьшать предел
текучести, снижая тем самым твердость компози-

yσ

тов. При этом уменьшение предела текучести ком-
позитов, связанное с зернограничным проскаль-
зыванием, проявляется при превышении критиче-
ского значения объемной доли графена.

6.3.2. Бимодальные и тримодальные металло-
матричные композиты с углеродными нанотрубка-
ми. Наряду с бимодальными композитами с гра-
феном недавно были получены бимодальные
[134, 135] и тримодальные [136] металломатрич-
ные композиты, армированные УНТ. Бимодаль-
ные композиты включали композиты Al/CNT, в
которых изолированные частицы алюминия с
внутризеренными УНТ или их кластеры были
расположены внутри крупнозернистой алюми-
ниевой матрицы [134], а также сплавы Al–Cu–
Mg/CNT, содержащие слои, состоящие из круп-
ных зерен без УНТ, и области, состоящие из УМЗ
фазы и внутризеренных УНТ [135]. В первом слу-
чае [134] бимодальная структура композитов,
cодержащих 1 мас. % УНТ (наличие крупных зе-
рен), привела к существенному (с 16 до 24%) уве-
личению деформации до разрушения при растя-
жении по сравнению с деформацией аналогич-
ных композитов без крупных зерен при тех же
значениях предела прочности (рис. 20a). Во вто-
ром случае бимодальная структура композитов
(наличие слоев, состоящих из крупных зерен),
позволила увеличить деформацию до разрушения
композитов при их растяжении параллельно сло-
ям с 3 до 6% при сохранении того же значения
предела прочности (рис. 20б).

Композиты с тримодальной структурой пред-
ставляли собой сплавы Al–Mg–Cu/CNT, в кото-
рых металлическая матрица состояла из крупных
микроразмерных, мелких микроразмерных и уль-
трамелких зерен (субмикронного размера), а
УНТ располагались по ГЗ [136]. Авторы [136] про-
демонстрировали, что тримодальная структура
матрицы композитов ведет к лучшей комбинации

Рис. 18. Активация зернограничного скольжения на
ГЗ, содержащей графеновую пластинку. (a) Граница
зерен с графеновой пластинкой. Исходное состоя-
ние. (б) Из-за проскальзывания монослоев графена
или графеновой пластинки целиком под действием
сдвигового напряжения  на краях пластинки зарож-
даются диполи зернограничных дислокаций. Зарож-
дающиеся дислокации скользят к ближайшим трой-
ным стыкам ГЗ. (в) Процессы зарождения и сколь-
жения дислокаций повторяются многократно.
Адаптировано из [133].

Граница
зерна

Пластина
графена

τ

(а)

(б)

(в)

τ

τ

Рис. 19. Зависимости предела текучести  композита
“бимодальный Ni/Gr” от объемной доли графена 
Адаптировано из [133].
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прочности и пластичности, чем бимодальная
(с ультрамелкими и крупными микроразмерны-
ми зернами) или однородная (с ультрамелкими
зернами) структуры (рис. 20в). Измерения дефор-
маций и конечно-элементное моделирование по-
казало, что хорошая комбинация прочности и пла-
стичности, полученная в композитах с тримодаль-
ной структурой матрицы, связана с тем, что такая
структура создает высокое деформационное упроч-
нение и препятствует концентрации напряжений
и локализации деформаций.

Аналогичные измерения деформаций в бимо-
дальных композитах Al–Cu–Mg/CNT с областя-
ми, состоящими из крупных и мелких зерен [135],
продемонстрировали, что бимодальная структура
композитов препятствует локализации пластиче-
ской деформации, тем самым увеличивая пла-
стичность. Кроме того, конечно-элементные рас-
четы распространения трещин в таких компози-

тах [135] показали, что наличие крупных зерен
приводит к затуплению трещин и тем самым так-
же увеличивает пластичность композитов.

В дополнение к конечно-элементным расче-
там авторы [135] предложили модель, описываю-
щую влияние ширины слоев крупных зерен на
вязкость разрушения композитов. Для этого они
предположили, что вязкость разрушения компо-
зита подчиняется правилу смеси, причем вяз-
кость разрушения в УМЗ фазе гораздо меньше,
чем в крупных зернах. Они рассчитали значения
параметров, при которых рост круглой трещины,
образовавшейся в УМЗ области, будет останов-
лен в соседнем слое крупных зерен. Оказалось,
что остановка роста трещины в слое крупных зе-
рен возможна, если объемная доля VCG крупных
зерен превышает критическое значение, а полу-
ширина r0 слоев крупных зерен находится в неко-
тором интервале значений, верхнее из которых

Рис. 20. Зависимости напряжения течения от деформации для одномодальных, бимодальных и тримодальных компо-
зитов с УНТ. (a) Напряжение течения одномодальных (SM) и бимодальных (DM) композитов с алюминиевой матри-
цей и 1 или 2.5 мас. % УНТ [134]. (б) Напряжение течения одномодальных и бимодальных композитов Al–Cu–
Mg/CNT [135]. (в) Напряжение течения одномодальных, бимодальных и тримодальных композитов Al–Mg–Cu/CNT
[136].
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увеличивается с ростом объемной доли крупных
зерен (рис. 21).

Таким образом, результаты работ, изложен-
ные в настоящем параграфе, свидетельствуют о
том, что сочетание бимодального или тримодаль-
ного распределения зерен металлической матри-
цы по размерам с армированием материала гра-
феном или УНТ может являться эффективным
способом создания высокопрочных материалов с
хорошей пластичностью.

7. ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Таким образом, металломатричные компози-

ты с графеном или УНТ могут обладать превос-
ходными механическими свойствами, такими как
высокая прочность, твердость и сопротивление
ударной нагрузке. Эти механические свойства
связаны с микроструктурой композитов и разно-
образием механизмов упрочнения. Комбинация
этих механизмов может привести к высокой
прочности и хорошей пластичности металломат-
ричных композитов с графеном.

В отличие от композитов с полимерной матри-
цей, где доминирующим механизмом упрочнения
является перенос нагрузки на включения графена
или УНТ, в композитах с металлической матрицей
один только перенос нагрузки на включения не
может привести к высокому упрочнению. Высо-
кие значения пределов текучести и прочности ме-

талломатричных композитов с графеном или УНТ
в первую очередь обусловлены взаимодействием
дислокаций с включениями графена или нано-
трубками. Кроме того, прочность и пластичность
таких композитов требуют хорошей адгезии меж-
ду включениями и матрицей и отсутствия суще-
ственной агломерации графена или УНТ. Меха-
нические свойства этих композитов сильно зави-
сят от длины и ориентации включений, их
расположения внутри или по границам зерен, а
также наличия включений карбидов или проме-
жуточных слоев между пластинками графена и
металлической матрицей. Помимо структурно
однородных металлических матриц, включение
графеновых пластинок или УНТ в структурно
неоднородные матрицы (например, с бимодаль-
ным или мультимодальным распределением зе-
рен по размерам) может привести к высокой
прочности композитов в сочетании с хорошей
пластичностью.

В то же время многие вопросы, касающиеся
механического поведения металломатричных
композитов с графеном и УНТ, требуют дальней-
шего изучения. К таким вопросам относится, в
частности, определение структуры композитов,
сочетающих высокую прочность и трещиностой-
кость с высокой электро- или теплопроводно-
стью, выявление влияния типа и энергии границ
раздела на механические свойства композитов,
влияние металлизации (покрытия металлически-
ми наночастицами) графеновых пластинок или
УНТ на процессы пластической деформации
композитов, а также выбор размеров зерен, рас-
положения и ориентации пластинок графена или
УНТ, обеспечивающих оптимальную прочность,
пластичность и трещиностойкость композитов.
Новые исследования, включающие эксперимен-
ты, компьютерное и теоретическое моделирова-
ние, требуются для создания оптимальных струк-
тур высокопрочных металломатричных компози-
тов с графеном и углеродными нанотрубками.

Работа выполнена при финансовой поддержке
РФФИ (проект 20-11-50084).
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механических свойств в микрообъемах сплава Fe–25 мас. % Mn–2 мас. % С, закристаллизованного
из расплава в различном структурном состоянии: гомогенном и гетерогенном. Исследование про-
ведено средствами сканирующей электронной микроскопии (Рентгеноспектральный микроанализ
(РСМА), дифракция обратно отраженных электронов (ДОЭ) и методом наноиндентирования.
Установлено, что разрушение микрогетерогенности расплавов Fe–Mn–C привело к увеличению
дендритного параметра, увеличению размеров кристаллитов и доли малоугловых границ при охла-
ждении и последующей кристаллизации. На поверхности дендритов аустенита обнаружены обога-
щенные марганцем ликвационные слои толщиной L = 60 мкм с содержанием марганца 35–40%,
которые приводят к деформационной неоднородности слитка. Получена оценка адгезионной проч-
ности ликвационного слоя к телу дендрита аустенита, которая составила Kint = 9.6–13.1 МПа м0.5,
таким образом, наличие ликвационных слоев на поверхности дендритов аустенита на может слу-
жить причиной разрушения слитка.

Ключевые слова: сплавы Fe–Mn–C, микроструктура, кристаллическое строение, нанотвердость, мо-
дуль Юнга, условия кристаллизации
DOI: 10.31857/S0015323022010028

ВВЕДЕНИЕ
Сплавы Fe–Mn–C нашли широкое примене-

ние в качестве конструкционных материалов, об-
ладающих уникальным сочетанием эксплуатаци-
онных характеристик: повышенным сопротивле-
нием абразивно-ударному износу, TRIP- и TWIP-
эффектами [1]. Стали с TWIP- и TRIP-эффекта-
ми привлекли внимание исследователей после
того, как Frommeyer и Grassel обнаружили эф-
фект упрочнения аустенитных сталей, легирован-
ных Mn, Al и Si пластической деформацией [2, 3].
TWIP- и TRIP стали обладают уникальным соче-
танием прочности и пластичности, что объясняется
конкуренцией между различными механизмами
упрочнения: появлением мартенсита деформации
γ(ГЦК) → ε(ГПУ) → α′(ОЦК) и образованием
двойников [4]. Практически все исследования, на-
правленные на повышение прочностных и экс-
плуатационных свойств готовых изделий из спла-
вов Fe–Mn–C, сводятся к температурному воз-
действию на закристаллизованный слиток или к
легированию расплава. Актуальны исследования

физических свойств сплавов Fe–Mn–C в жидком
состоянии с целью выяснения закономерностей
изменения их структурного состояния при нагре-
ве, влияния перегрева расплава на микрострукту-
ру, кристаллическое строение и механические
свойства закристаллизованного металла.

Закономерности изменения структуры сплавов
Fe–Mn–C в жидком состоянии при нагреве авто-
ры описывают на основе концепции микрогетеро-
генности жидких многокомпонентных сплавов
[5]. Под микрогетерогенным состоянием распла-
ва понимается наличие в нем дисперсных частиц,
обогащенных одним из компонентов, которые
взвешены в окружающей среде иного состава и
отделены от нее межфазной поверхностью. Мик-
рогетерогенное состояние разрушается в резуль-
тате энергетического воздействия на расплав,
например, нагрева до определенной для каждого
состава температуры Т*. После необратимого
разрушения микрогетерогенного состояния рас-
плав переходит в состояние истинного раствора,
изменяются условия его кристаллизации, меня-
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ется микроструктура, кристаллическое строение
и механические свойства слитка [6]. Концепция
микрогетерогенного состояния жидких много-
компонентных сплавов [5] согласуется с пред-
ставлениями о структурном переходе в расплаве
“жидкость–жидкость” (Liquid−liquid structure tran-
sition, LLT) и способе температурной обработки
расплава (Melt Superheating Treatment, MST).

Структурный переход “жидкость–жидкость”
при определенных условиях часто наблюдается
во многих расплавах и играет важную роль в фор-
мировании микроструктуры, кристаллического
строения закристаллизованного металла. Приме-
нение структурного перехода “жидкость–жид-
кость” в качестве стратегии создания новых спла-
вов с заранее заданными свойствами доказало
свою практичность и эффективность [7]. Kurita,
Tanaka приводят экспериментальные доказатель-
ства связи между кристаллизацией и переходом
жидкость–жидкость (LLT) для молекулярной
жидкости – трифенилфосфита. Обнаружено, что
частота зародышеобразования кристаллов резко
увеличивается при кратковременном предвари-
тельном отжиге вблизи, но выше температуры
спинодали LLT, что вызвано снижением межфаз-
ной энергии кристалл–жидкость из-за присут-
ствия флуктуаций параметра порядка подобных
критическим. Делается вывод о том, что можно
не только контролировать частоту зародышеоб-
разования кристаллов с помощью LLT, но и
управлять их зеренной структурой, которая явля-
ется решающим фактором, влияющим на меха-
нические и термические свойства кристалличе-
ских материалов [8].

Обработка расплава перегревом, или “Melt Su-
perheating Treatment” (MST), была предложена в
качестве способа улучшения механических
свойств отливок в работе [9]. Большинство работ
направлено на исследование влияния MST на
микроструктуру и механические свойства закри-
сталлизованного металла [10–12]. MST применя-
ют с целью достижения эффекта сверхупрочняе-
мости стали. Путем испытаний на прокаливае-
мость и дилатометрии показано, что MST
приводит к значительному и повторяемому уве-
личению прокаливаемости из-за сильного замед-
ления реакций образования перлита и бейнита из
феррита [13]. Исследовано влияние MST на мор-
фологию границы раздела между твердой и жид-
кой фазами (S/L) при затвердевании и установле-
но, что обработка расплава перегревом увеличи-
вает стабильность поверхности раздела S/L и
оказывает существенное влияние на характери-
стики затвердевания [14]. С помощью MST моно-
тектических расплавов была получена относи-
тельно однородная микроструктура, в которой
включения равномерно распределены в матрице
[15, 16]. MST жидкого жаропрочного сплава на
основе Ni третьего поколения позволила суще-

ственно увеличить предел прочности за счет
уменьшения сегрегации примесей в междендрит-
ном пространстве [17].

Ранее на основе анализа температурных зави-
симостей кинематической вязкости и удельного
электросопротивления расплава Fe–25% Mn–2% С
определенно значение температуры Т* = 1970 К,
при нагреве до которой микрогетерогенность раз-
рушается [18, 19]. Цель данной работы – провести
сравнительный анализ микроструктуры, кри-
сталлического строения и механических свойств
в микрообъемах сплава Fe–25% Mn–2% С, за-
кристаллизованного из расплава до и после разру-
шения микрогетерогенности, то есть в различном
структурном состоянии: гомогенном и гетероген-
ном. Ранее подобное исследование авторами было
проведено для стали Гадфильда (Fe–12 мас. % Mn–
1 мас. % C) [20–22].

МАТЕРИАЛЫ И МЕТОДЫ

В лабораторных условиях в защитной атмо-
сфере высокочистого гелия получены образцы
сплава Fe–25 мас. % Mn–2 мас. % С, закристал-
лизованные после нагрева расплава до T < T* и
T > T*, T* = 1970 К [18, 19]. Скорость охлаждения
слитка составляла ~1 К/с. Шихтовыми материа-
лами служили карбонильное железо марки Р-10
(по ГОСТ 13610-79 содержит 99.7–96.6% Fe и 0.8–
1.2% C) и ферромарганец ФМн78 (по ГОСТ 4755-
91 содержит 80.7% Mn, 9.5% Fe, ~7% C, ~2% Si).
Химический состав образцов был определен с помо-
щью спектрометра SPECTROMIDEX (SPECTRO
Analytical Instruments GmbH, Германия). Исследо-
вание микроструктуры и кристаллического строе-
ния сплава проводили традиционными методами
металлографии с помощью автоэмиссионного ска-
нирующего электронного микроскопа (СЭМ)
AURIGA CrossBeam (CarlZeiss, Германия) и тер-
моэмиссионного СЭМ EVO LS 10 (CarlZeiss, Гер-
мания). При финишной подготовке образцов для
электронно-микроскопического исследования ис-
пользовали прецизионную специализированную
машину для шлифования с микропроцессорным
управлением и электронным контролем плос-
костности PM5 (Logitech, Великобритания). По-
лировку проводили на финальной стадии колло-
идной суспензией SiO2 для удаления аморфизо-
ванного слоя.

Микроскопы были оборудованы аналитиче-
скими системами для исследования элементного
состава поверхности методом рентгеноспектраль-
ного микроанализа (РСМА) и исследования кри-
сталлической структуры поверхности методом ди-
фракции отраженных электронов (ДОЭ).

Для проведения ДОЭ исследования поверхно-
сти использовали систему анализа микродифрак-
ции отраженных электронов HKL EBSD Channel 5
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(Oxford Instruments, Великобритания), для РСМА –
Inca Energy и Aztec (Oxford Instruments, Велико-
британия).

Получение, обработку и анализ полученных
данных проводили с помощью программных про-
дуктов Aztec, Flamenco Acquisition, Tango (Oxford
Instruments, Великобритания). ПО Aztec предна-
значено для управления рентгеновским детекто-
ром и получения рентгеновских спектров, ис-
пользуется для построения карт или профилей
распределения химических элементов в поверх-
ностном слое, а также для сохранения и экспорта
данных с целью их последующей обработки и
анализа в других программных пакетах. ПО Fla-
menco Acquisition используется для получения
дифракционных картин, автоматической индек-
сации кристаллических ориентаций и фаз, карти-
рования и поточечного сбора данных с исследуе-
мых областей с целью последующей обработки и
анализа данных в других программных пакетах.
ПО Tango – программный инструмент для по-
строения и анализа такого широкого многообра-
зия карт, полученных из данных ДОЭ, как ориен-
тационные карты, карты межзеренных границ,
фазовые карты, карты фактора Тейлора и др. ПО
Tango также используется для автоматического
определения размеров зерен и построения гисто-
грамм разориентации. Исследование методом
ДОЭ производили при ускоряющем напряжении
30 кВ и токе электронного зонда 6 нА. Для по-
строения карт проводили сканирование области
размером 800 × 800 мкм с шагом 2 мкм. Для де-
тального исследования особенностей структур-
ных состояний были построены карты ориента-
ции кристаллитов в формализме углов Эйлера,
гистограммы фактора Шмида, а также гистограм-
мы разориентаций.

Механические характеристики (модуль Юнга,
твердость) сплавов Fe–Mn–C в микрообъемах
измеряли методом наноиндентирования на при-
боре “НаноСкан-4D” в соответствии с требова-
ниями ISO 14577. Измерения проводили в усло-
виях непрерывного нагружения с линейно воз-
растающей нагрузкой до 50 мН при комнатной
температуре. Нагрузка и разгрузка индентора, а
также запись диаграммы P–h (приложенная на-
грузка – глубина вдавливания) производились ав-
томатически. Управление работой нанотвердомера
осуществлялось с помощью ПО NanoScanDevice, а
получение, хранение и статистическая обработка
результатов измерений – ПО NanoScanViewer. На-
нотвердость и модуль Юнга дендритов определяли
в результате 50 измерений для каждой из областей.
Для обработки результатов механических испыта-
ний материалов использовали метод Oliver&Pharr
[23]. Погрешность определения твердости Н (ГПа)
на нанотвердомере “НаноСкан-4D” – 4%, модуля
Юнга Е(ГПа) – 7%.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

Изучено влияние разрушения микрогетеро-
генности расплавов Fe–25% Mn–2% С на микро-
структуру, кристаллическое строение и механи-
ческие свойства в микрообъемах твердых образ-
цов. В микроструктуре сплава Fe–25% Mn–2% С
наблюдаются дендриты аустенита и междендрит-
ное пространство, заполненное феррито-перлит-
ной смесью с карбидами пластинчатой морфоло-
гии и карбонитридами. Для всех исследованных
образцов, вне зависимости от условий кристал-
лизации, на поверхности дендритов аустенита
обнаружены слои с содержанием марганца ~35–
40% толщиной L = 60 мкм (рис. 1). По получен-
ным данным о микроструктуре оценили рассто-
яния между вторичными ветвями дендритов до и
после нагрева расплава до T < T* и T > T* (T* =
= 1970 К). Установлено, что разрушение микро-
гетерогенности расплава приводит к увеличению
дендритного параметра D (расстояния между вто-
ричными ветвями дендритов) литой структуры,
что свидетельствует об уменьшении числа цен-
тров кристаллизации (рис. 1). Оба фактора при-
водят к увеличению химической неоднородности
закристаллизованного слитка.

Химическая неоднородность слитка в свою
очередь вызывает неоднородность механических
свойств металла в микрообъемах: модуля Юнга и
нанотвердости. На рис. 2 показаны карты распре-
деления модуля Юнга и нанотвердости, измерен-
ные методом наноиндентирования для сегрега-
ционного слоя, богатого марганцем, и в объеме
дендрита аустенита. Полученные значения твер-
дости и модуля Юнга для ликвационного слоя
превышают соответствующие значения для тела
дендрита аустенита. На гистограммах Н(ГПа) и
Е(ГПа) для всех исследованных образцов Fe–
Mn–C отсутствуют выраженные пики, они ши-
рокие и мультимодальные, что указывает на не-
однородность механических свойств материала в
микрообъемах (рис. 2). Появление на поверхно-
сти дендритов слоя, обогащенного марганцем,
приводит к деформационной неоднородности
дендрита и может быть причиной разрушения ме-
талла в процессе эксплуатации.

На основании данных наноиндентирования
рассчитали величину адгезии ликвационного
слоя к телу дендрита аустенита (Kint) [24]:

(1)

(2)

( ) ( ) ( )
= +

   +    
   

1 2 1 2

1 2

1 2 1 2
int

,

1

S S

S R

R S

E E
E H H
H H H

H H

( )=
1 2

int 3 2
int

0.015 ,C

c

P EK
Ha



96

ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 123  № 1  2022

ЧИКОВА и др.

где H и E – твердость и модуль Юнга, индексы S и
R для дендрита и ликвационного слоя, соответ-
ственно.

Значения нагрузки Pc и длины трещины ac
определяли по излому на кривых lna(lnP) при на-
ноиндентировании.

Определили величину энергии разрушения на
границе ликвационного слоя и тела дендрита
аустенита Gc:

(3)

где E и ν – модуль Юнга и коэффициент Пуассо-
на сплава соответственно.

Обнаружено, что адгезия слоя, обогащенно-
го марганцем к телу дендрита Kint для сплава
Fe–25 мас. % Mn–2 мас. % C, закристаллизо-
ванного после разрушения микрогетерогенного
состояния, увеличилась в 1.4 раза; также увели-
чилась энергия разрушения Gc в 1.9 раз (рис. 2г).
Величина адгезии и энергии разрушения выше
соответствующих значений для износостойких

= − ν2
c int (1 ) ,G K E

покрытий, нанесенных газоплазменным напыле-
нием (Kint = 5.2 МПа · м0.5; Gc = 516 Дж/м2) [25].

Средствами ДОЭ-анализа изучена кристалли-
ческая структура сплава Fe–Mn–C, закристалли-
зованного до и после разрушения микрогетеро-
генного состояния расплава (результаты пред-
ставлены в виде карт ориентации кристаллитов в
формализме углов Эйлера, гистограмм разориен-
тации и гистограмм фактора Шмида на рис. 3).
Понятие кристаллита в базирующейся на ДОЭ-
анализе микроскопии отличается от понятий зер-
на в традиционных методах оптической и элек-
тронной микроскопии. В ДОЭ структура матери-
ала воссоздается по результатам поточечного
кристаллографического анализа. Две соседние
точки считаются принадлежащими одному и то-
му же кристаллиту, если разориентировка между
ними не превышает толерантный угол (в данном
исследовании – 5°). Разрушение микрогетеро-
генности расплава привело к увеличению размера
кристаллитов при последующем охлаждении и
кристаллизации. Карта ориентации демонстри-
рует большое количество неиндексированных

Рис. 1. Результаты РСМА-анализа сплава Fe–25% Mn–2% C, закристаллизованного до и после разрушения микроге-
терогенного состояния расплава: а – СЭМ-изображения и карты распределения элементов по области сканирования;
б – профиль распределения элементов вдоль линии сканирования; в – определенные величины дендритного парамет-
ра D и толщины ликвационного слоя L.
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областей и градиент ориентации внутри зерен,
которые объясняются появлением деформацион-
ных неоднородностей из-за условий кристаллиза-
ции (рис. 3). Представлены гистограммы распре-
деления по углам разориентации кристаллитов.
Коррелированное распределение на гистограммах
разориентации границ кристаллитов (синий цвет)
показывает разориентацию между соседними точ-
ками, а некоррелированное (красный цвет) пока-
зывает разориентацию между случайно выбран-
ными точками в наборе данных. Теоретическая
кривая отображает то, что можно было бы ожи-
дать от случайного набора ориентаций. Коррели-
рованное распределение демонстрирует большее
количество малоугловых границ, то есть с углом
разориентации менее 15°, которые меньше пред-

ставлены в некоррелированном распределении.
По разнице между некоррелированными разори-
ентациями и теоретической кривой был сделан
вывод о степени текстуированности металла –
текстуированность выше у слитков, закристалли-
зованных после разрушения микрогетерогенно-
сти. Обнаружено увеличение относительной доли
малоугловых границ в коррелированном и некор-
релированном распределении для слитков, за-
кристаллизованных после разрушения микрогете-
рогенности (рис. 3). Известно, что малоугловые
границы металлических материалов обладают вы-
соким сопротивлением распространению трещин
[26, 27]. Установлено, что увеличение доли малоуг-
ловых и специальных границ повышает коррози-
онную стойкость металла [28–30].

Рис. 2. Результаты наноиндентирования сплава Fe–25% Mn–2% C, закристаллизованных до и после разрушения мик-
рогетерогенного состояния расплава: а – карты распределения модуля Юнга Е(ГПа) и твердости Н(ГПа), б – гисто-
граммы твердости тела дендрита аустенита и ликвационного слоя, в – гистограмма модуля Юнга тела дендрита аусте-
нита и ликвационного слоя, г – значения нагрузки Pc и длины трещины ac, определенные по излому на кривых lna(lnP)
при наноиндентировании на границе тела дендрита и ликвационнго слоя; величины адгезии ликвационного слоя к телу
дендрита аустенита Kint и энергии разрушения по границе тела дендрита аустенита и ликвационного слоя Gc.
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По результатам ДОЭ-анализа построены ги-
стограммы фактора Шмида для системы дефор-
мации (111) [011] при нагружении параллельно
оси ОZ (рис. 3в). Как известно, приложенное
механическое напряжение σ и напряжение сдви-
га τ в системе скольжения связаны соотношени-
ем: τ = mσ, где m = cos λ cos χ – фактор Шмида
(фактор ориентировки), λ – угол между направ-
лением скольжения и осью деформации; χ –
угол между нормалью к плоскости скольжения и
осью деформации. На гистограммах фактора
Шмида не обнаружено неоднородности механи-
ческих свойств в микрообъемах слитка, что связа-
но с наличием на картах распределения кристал-
лографических ориентаций (рис. 3а) большого
количества неиндексированных областей. В ре-
зультате разрушения микрогетерогенного состоя-

ния расплава пик гистограммы фактора Шмида
смещается в сторону больших значений.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Изучено влияние разрушения микрогетеро-
генного состояния расплава Fe–25 мас. % Mn–
2 мас. % С на микроструктуру, кристаллическое
строение и механические свойства в микрообъе-
мах закристаллизованных образцов. Изменение
структурного состояния расплава путем разруше-
ния микрогетерогенности привело к изменению
характеристик микроструктуры сплава. Отмече-
но увеличение дендритного параметра литой
структуры D от 50 до 70 мкм, что свидетель-
ствует об уменьшении числа центров кристалли-
зации.

Рис. 3. Результаты ДОЭ-анализа сплава Fe–25.0% Mn–2.2% C, закристаллизованного до и после разрушения микро-
гетерогенного состояния расплава: а – карты распределения кристаллографических ориентаций, б – гистограммы
распределения по углам разориентации, в – гистограммы фактора Шмида.
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В результате сравнительного исследования
кристаллического строения сплава Fe–25 мас. %
Mn–2 мас. % С установлено, что разрушение мик-
рогетерогенности привело к увеличению размеров
кристаллитов, а также к относительному увеличе-
нию доли малоугловых границ, что косвенным об-
разом свидетельствует о росте сопротивления ме-
талла распространению трещин и повышении его
коррозионной стойкости. Вне зависимости от
условий кристаллизации сплава Fe–25 мас. %
Mn–2 мас. % С, на поверхности дендритов аусте-
нита обнаружены обогащенные марганцем лик-
вационные слои толщиной L = 60мкм с содер-
жанием марганца ~35–40%, что приводит к де-
формационной неоднородности слитка.

По данным наноиндентирования оценили ве-
личину адгезионной прочности ликвационного
слоя к дендриту аустенита. Показано, что измене-
ние структурного состояния расплава путем разру-
шения микрогетерогенности привело к увеличе-
нию адгезионной прочности ликвационного слоя к
телу дендрита аустенита Kint от 9.6 до 13.1 МПа м0.5,
и энергии разрушения по границам ликвацион-
ного слоя и тела дендрита аустенита Gc от 391.1 до
726.0 Дж м−2, что свидетельствует о росте прочно-
сти слитка при практикуемых механических на-
грузках.

Работа выполнена с использованием оборудо-
вания УЦКП “Современные нанотехнологии”
УрФУ.

Исследование выполнено при финансовой
поддержке РФФИ в рамках научного проекта
№ 19-33-90198.
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Сопротивление ползучести 9% Cr–1% W–1% Mo стали, подвергнутой закалке с температур 1050 и
1150°С, охлаждение на воздухе, с последующим отпуском при температуре 750°С в течение 3 ч, было
исследовано при температуре 650°С и приложенных напряжениях 160, 140 и 120 МПа. Увеличение
температуры закалки от 1050 до 1150°С привело к увеличению среднего размера исходных аусте-
нитных зерен с 25 до 93 мкм, что было вызвано растворением частиц карбонитридов МХ, обога-
щенных ниобием, при выдержке в аустенитной области. Увеличение размеров исходных аусте-
нитных зерен сопровождается снижением среднего размера блоков и мартенситных реек на 17 и
43% соответственно. Более того, повышенная температура нагрева под закалку обеспечивает бла-
гоприятные условия (доля границ, плотность дислокаций, содержание легирующих элементов в
твердом растворе) для выделения при отпуске частиц карбидов М23С6 и карбонитридов МХ более
мелкого размера. Увеличение структурного упрочнения из-за пониженного размера блоков и
мартенситных реек, а также дисперсионного упрочнения из-за наноразмерных частиц VX оказы-
вает положительное влияние на сопротивление ползучести, уменьшая минимальную скорость
ползучести и продолжительность неустановившейся стадии, что увеличивает время до разруше-
ния в несколько раз.

Ключевые слова: жаропрочная сталь мартенситного класса, термическая обработка, ползучесть,
микроструктура, частицы вторичных фаз
DOI: 10.31857/S001532302201003X

ВВЕДЕНИЕ

В настоящее время развитие теплоэнергетиче-
ской области направлено на повышение коэффи-
циента полезного действия тепловых энергетиче-
ских установок за счет перехода на суперсверх-
критические параметры пара путем повышения
температуры до 600–620°С и давления пара до
25–30 МПа [1–3]. Это достигается переходом к
использованию теплотехнических сталей нового
поколения. За рубежом в качестве материала для
изготовления высокотемпературных контуров
котлов и главных паропроводов было разработа-
но несколько высокохромистых сталей, сертифи-
цированных для применения в теплоэнергетике,
таких как Р91, Р911 и Р92 стали [1–3]. Наиболь-
шее применение находят стали Р911 (химический
состав в вес. % 0.1C–0.05N–9Cr–1W–1Mo–
0.24V–0.07Nb–0.003B) и P92 (химический состав
в вес .% 0.1C–0.05N–9Cr–1.8W–0.6Mo–0.24V–
0.07Nb–0.003B), которые допускают длительную

эксплуатацию при температурах до 600°С и ко-
роткоресурсную работу до 620°С [1].

Структура этих сталей представляет собой тро-
остит отпуска, получаемый путем термической
обработки, состоящей из закалки на воздухе и
среднетемпературного отпуска [1, 4, 5]. Сложная
иерархическая структура троостита отпуска
представляет собой исходные аустенитные зерна
(ИАЗ), разделенные на пакеты [1–5]. Границы
этих структурных элементов являются больше-
угловыми [1–5]. Пакеты разделены специальны-
ми границами или малоугловыми границами с
углом разориентировки 10.54° на блоки, состоя-
щие из мартенситных реек [1–5]. Границы мар-
тенситных реек характеризуются углом разориен-
тировки от 1° до 2° [1–5]. Высокое сопротивление
ползучести этих сталей обеспечивается суперпо-
зицией всех четырех упрочняющих механизмов:
(а) твердорастворное упрочнение, за которое от-
ветственны Cr, W и Mo; (б) дислокационное
упрочнение, (в) субструктурное упрочнение от
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малоугловых границ мартенситных реек, (г) дис-
персионное упрочнение от частиц карбонитри-
дов MХ (где М означает V, Nb, а X – С и/или N),
равномерно распределенных по объему матрицы,
а также карбидов M23C6, обогащенных хромом, и
интерметаллидов фазы Лавеса Fe2(W,Mo), выде-
ляющихся по границам ИАЗ, пакетов, блоков и
мартенситных реек [6]. Наиболее важным меха-
низмом упрочнения высокохромистых сталей яв-
ляется дисперсионное упрочнение из-за карбо-
нитридов МХ. Эти наноразмерные карбонитриды
служат препятствиями для движения дислока-
ций, что обеспечивает низкую скорость ползуче-
сти и стабильность структуры троостита отпуска
при высоких температурах [7–9]. Формирование
двух типов карбонитридов с разделением по хи-
мическому составу на V(C,N) и Nb(C,N) обеспе-
чивает стабильность этих частиц в процессе пол-
зучести при температурах до 650°С [9].

Влиять на вклады этих механизмов упрочне-
ния в предел текучести и сопротивление ползуче-
сти, можно, меняя структуру и распределение ча-
стиц вторичных фаз в троостите отпуска за счет
изменений в режимах термической обработки. От
температуры нагрева под закалку зависит не толь-
ко размер ИАЗ, но и размеры пакетов, блоков,
карбидов M23C6 и преимущественный тип границ,
на которых эти карбиды выделяются [10–13]. В ра-
боте [10] отмечается, что в сталях с различным ле-
гированием, но схожим размером ИАЗ длитель-
ная прочность будет одинаковая, несмотря на су-
щественные различия при кратковременных
испытаниях. При этом оптимальным размером
ИАЗ является 50 мкм [11]. Влияние размера ИАЗ
на сопротивление ползучести высокохромистых
сталей во многом остается не ясным, принимая во
внимание ограниченное количество работ [10–13].
При этом в данных работах сравнивались стали с
различным содержанием легирующих элементов,
что не дает возможности отделить влияние легиро-
вания от влияния термической обработки. Целью
настоящей работы является установить влияние
температуры закалки на сопротивление ползуче-
сти 9% Cr–1% W–1% Mo–V–Nb стали при темпе-
ратуре 650°С.

МЕТОДИКА
ПРОВЕДЕНИЯ ИССЛЕДОВАНИЙ

9% Cr сталь с химическим составом (в вес. %):
0.12% C–8.7% Сr–1% Mo–0.9% W–0.2% V–0.07%
Nb–0.1% Si–0.4% Mn–0.2% Ni–0.05% N–0.003%
B–0.02% Al, обозначенная здесь как P911 сталь,
была выплавлена в высокочастотной индукцион-
ной печи в ОАО НПО “ЦНИИТМАШ”, г. Москва,
Россия. Кованые заготовки были подвергнуты
двум режимам термической обработки (стандарт-
ному и модифицированному), заключающимся в
закалке с последующим среднетемпературным

отпуском. Стандартная термическая обработка
Р911 стали состояла из закалки с 1050°С с выдерж-
кой в течение 30 мин, охлаждение на воздухе, с
последующим отпуском при 750°С в течение 3 ч с
охлаждением на воздухе. Модифицированная
термическая обработка стали отличалась только
температурой нагрева под закалку – 1150°С.

Испытания на ползучесть до разрушения были
проведены при температуре 650°С и приложен-
ных напряжениях 160, 140 и 120 МПа с использо-
ванием плоских образцов с длиной рабочей части
25 мм и поперечным сечением 7 × 3 мм2 с помо-
щью испытательной машины рычажного типа
ATS2330. Размер ИАЗ изучаемой стали был оце-
нен с использованием оптического микроскопа
Olympus GX71 (ОМ). Микроструктура была выяв-
лена химическим травлением в растворе состава:
HF – 1%, HNO3 – 2%, H2О – 97%.

Просвечивающая электронная микроскопия
(ПЭМ) с использование микроскопа JEM JEOL-
2100, оснащенного энергодисперсионной пристав-
кой INCA, и сканирующая электронная микроско-
пия с использованием микроскопа Quanta 600 3D,
оснащенного приставкой для EBSD-(electron
back-scatter diffraction) анализа, были использова-
ны для оценки размеров пакетов, мартенситных ре-
ек, плотности дислокаций, а также типа, морфоло-
гии и размера вторичных частиц. EBSD-картины
были сняты с участков площадью 200 × 100 мкм2 с
шагом 0.1 мкм. Фольги для ПЭМ и EBSD-анализа
были подготовлены в 10%-м растворе хлорной
кислоты в уксусной под напряжением 21–23 В с
использованием специальной установки Struers
TENUPOL-5. Углеродные реплики для ПЭМ бы-
ли получены при помощи универсального ваку-
умного поста “Quorum Q 150R”. Размер блоков и
реек был определен методом случайных секущих
с учетом всех видимых границ/(суб)границ.
Плотность свободных дислокаций внутри ре-
ек/субзерен была оценена по количеству точек
выхода дислокаций на поверхность фольги с ис-
пользованием ПЭМ и с использованием коэффи-
циента Кернела по EBSD-картинам как ρ =
2ϕ/xb, где ϕ – среднее значение коэффициента
Кернела, как среднее искажение решетки вокруг
каждой точки сканирования для первой коорди-
национной сферы, x – шаг сканирования и b –
вектор Бюргерса [14]. Тип частиц был определен
комплексным методом на основе локального хи-
мического состава и картин микродифракций
электронов, полученных методом ПЭМ углерод-
ных реплик. Объемная доля вторичных фаз была
оценена с использованием программного обеспе-
чения Thermo-Calc. Более подробно методики
описаны в предыдущих работах [6, 7, 13, 15].
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РЕЗУЛЬТАТЫ ИССЛЕДОВАНИЯ
И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ

Влияние температуры закалки на размер ИАЗ 
и вторичные фазы

Оптическая металлография Р911 стали приве-
дена на рис. 1. Увеличение температуры закалки с
1050°С до 1150°С приводит к существенному по-
вышению среднего размера ИАЗ от 25 ± 5 до 93 ±
± 5 мкм соответственно (рис. 1). Увеличение раз-
мера ИАЗ вызвано растворением карбонитридов
МX при выдержке в аустенитной области. Моде-
лирование фазового состава с помощью програм-
мы Thermo-Calc показало, что при обеих темпе-
ратурах закалки 1050 и 1150°С присутствуют кар-
бонитриды МX, обогащенные ванадием и
ниобием. Отметим, что химический состав фазы
МX при температурах закалки 1050 и 1150°С су-
щественно различен. При Т = 1050°С карбонит-
рид (Nb,V)X содержит 40 вес. % Nb–39% V–15%
N–4% Cr–2% C. При Т = 1150°С карбонитрид
NbX содержит 80 вес. % Nb–4% V–8% N–3% Cr–
5% C. При температуре закалки 1050°С объемная
доля карбонитридов NbX составляет 0.11%, в то
время как с увеличением температуры закалки до
1150°С объемная доля карбонитридов NbX сни-
жается до 0.024%, что почти в 4 раза меньше, чем
при более низкой температуре закалки. В твер-
дом растворе мартенсита после закалки остается
0.16 вес. % V и 0.011 вес. % Nb при 1050°С, и
0.20 вес. % V и 0.024 вес. % Nb при 1150°С, кото-
рые при 750°С отпуске также будут участвовать в
образовании частиц карбонитридов МХ.

Влияние размера ИАЗ 
на сопротивление ползучести

На рис. 2 представлена зависимость времени
до разрушения от приложенного напряжения для
Р911 стали после термической обработки по двум
режимам. Видно, что увеличение температуры за-
калки ведет к существенному приросту времени
до разрушения в 10, 5 и 4 раза при приложенных
напряжениях 160, 140 и 120 МПа соответственно
(рис. 2). Время до разрушения (τr) может быть вы-
ражено через приложенное напряжение (σ) сле-
дующей зависимостью (1) [10]:

(1)
где A – константа, m – константа напряжения.
Константы напряжения составили 11 и 6 для закал-
ки при температурах 1050 и 1150°С соответственно
(рис. 2). Такие значения соответствуют дислокаци-
онной ползучести, контролируемой низкотемпера-
турным переползанием дислокаций, скорость ко-
торых определяется трубочной диффузией [2, 10].
Отметим, что со снижением приложенных на-
пряжений прирост во времени до разрушения
снижается вплоть до его полного исчезновения
(рис. 2).

−τ = σr ,mA

Рис. 1. Изображения макроструктуры Р911 стали по-
сле закалки с 1050 (а) и 1150°С (б) с последующим от-
пуском при 750°С, полученные с помощью ОМ. Цве-
том выделены границы ИАЗ.
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50 мкм(б)

Рис. 2. Зависимость времени до разрушения от при-
ложенного напряжения при температуре 650°С для
Р911 стали, подвергнутой различным режимам тер-
мической обработки.

120

140

160

Время до разрушения, ч

1050°С + 750°С

1150°С + 750°С

650°С

6
×10 раз

×5 раз

×4 раза

1

1
11

П
ри

ло
ж

ен
но

е 
на

пр
яж

ен
ие

, М
П

а

105104101 103102



104

ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 123  № 1  2022

ФЕДОСЕЕВА и др.

Зависимости скорости ползучести от времени
и степени деформации при температуре 650°С и
приложенных напряжениях 160, 140 и 120 МПа
представлены на рис. 3. Отметим, что характер
кривых ползучести схож после обеих температур
закалки. Для каждого состояния можно выделить
три стадии ползучести: неустановившуюся ста-
дию, при которой скорость ползучести снижается
до минимального значения с увеличением време-
ни и степени деформации, достижение мини-
мальной скорости ползучести и ускоренную ста-
дию ползучести, при которой скорость деформа-
ции увеличивается с увеличением времени и
скорости деформации после достижения мини-
мальной скорости ползучести и до разрушения
(рис. 3).

При всех приложенных напряжениях Р911
сталь, подвергнутая закалке с 1150°С с последую-
щим отпуском при 750°С, демонстрирует увеличе-
ние продолжительности неустановившейся ста-
дии по времени и снижение минимальной скоро-
сти деформации на 1–2 порядка по сравнению со
стандартной термической обработкой (рис. 3). Это
и обусловливает большее время до разрушения
при одинаковых условиях ползучести (рис. 2). Од-
нако, эта разница уменьшается с понижением
приложенных напряжений. Так, при приложен-
ном напряжении 160 МПа прирост времени не-
установившейся стадии составляет 10 раз, в то

время как при 120 МПа всего 4 раза (рис. 3а–3в).
Более того, время, необходимое для достижения
минимальной скорости ползучести, для стали, за-
каленной с 1150°С, превышает время до разруше-
ния для стали, закаленной с 1050°С, при всех при-
ложенных напряжениях (рис. 3а–3в).

При всех приложенных напряжениях Р911 сталь,
подвергнутая закалке с 1050°С, имеет степень де-
формации до разрушения 15–18% (рис. 3г–3е). При
приложенном напряжении 160 МПа степень де-
формации до разрушения Р911 стали после закал-
ки с 1150°С в 2 раза ниже, чем после 1050°С (рис. 3г),
однако при снижении приложенных напряжени-
ях эта разница уменьшается до 30% (рис. 3д, 3е).
Отметим, что температура закалки несуществен-
но влияет на протяженность неустановившейся
стадии по степени деформации (рис. 3г–3е). При
всех приложенных напряжениях степень дефор-
мации, при которой достигается минимальная
скорость деформации, близка к 1% для обоих со-
стояний Р911 стали (рис. 3).

Таким образом, увеличение времени до разру-
шения в Р911 стали, подвергнутой закалке с 1150°С,
коррелирует с более продолжительной неустано-
вившейся стадией и снижением минимальной
скорости деформации и может быть обусловлено
как структурой, формирующейся после отпуска,
так и микроструктурными изменениями, проте-

Рис. 3. Зависимости скорости ползучести от времени (а–в) и степени деформации (г–е) при температуре 650°С и при-
ложенных напряжениях 160 (а, г), 140 (б, д) и 120 МПа (в, е) для Р911 стали после различных режимов термической
обработки.
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кающими на неустановившейся стадии ползуче-
сти [13].

Микроструктурные аспекты 
высокого сопротивления ползучести стали

с большим размером ИАЗ

Чтобы выяснить причины более высокой проч-
ности Р911 стали с большим размером ИАЗ, метода-
ми ПЭМ фольг и углеродных реплик и EBSD-ана-
лиза были проведены детальные исследования
микроструктуры после различных термических об-
работок. На рис. 4 приведены изображения микро-
структуры Р911 стали после закалки с 1050 и 1150°С
с последующим отпуском при 750°С. В табл. 1
просуммированы структурные параметры Р911
стали после различных режимов термических об-
работок.

ПЭМ тонких фольг и EBSD-анализ выявил,
что обе термические обработки приводят к фор-
мированию структуры троостита отпуска. Увели-
чение температуры закалки от 1050 до 1150°С при-
водит к уменьшению размера блока и ширины
мартенситных реек на 17 и 43% соответственно

(табл. 1) вопреки росту размера ИАЗ. Соотноше-
ние между размерами блока и шириной мартен-
ситных реек увеличивается от 4.8 до 7 с увеличе-
нием температуры закалки (табл. 1). Отметим,
что плотность дислокаций, оцененная методами
ПЭМ и EBSD-анализа (через коэффициент Кер-
нела), не зависит от температуры закалки и имеет
один порядок (табл. 1), хотя в 9–12% Cr сталях
ширина мартенситных реек и плотность дислока-
ций обычно имеют обратно пропорциональную
зависимость [6, 16].

После обеих термических обработок по грани-
цам ИАЗ, пакетов, блоков и мартенситных реек
были обнаружены частицы карбидов М23С6
округлой формы. Увеличение температуры закал-
ки от 1050 до 1150°С приводит к снижению разме-
ра частиц карбидов М23С6 с 97 до 83 нм с одновре-
менным снижением плотности этих частиц по
границам пакетов, блоков и реек в 1.5 раза
(табл. 1). Такие изменения вызваны, по-видимо-
му, увеличением числа границ при более высокой
температуре закалки, а также более равномерным
распределением частиц карбидов М23С6 по грани-
цам блоков и реек при отпуске.

Рис. 4. Изображения микроструктуры Р911 стали после закалки с 1050 (а, б) и 1150°С (в, г) с последующим отпуском
при 750°С, полученные с помощью ПЭМ тонких фольг (а, в) и EBSD-анализа (б, г).
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Особое внимание в 9–12% Cr сталях с содер-
жанием углерода 0.1% и азота 0.05% уделяется
карбонитридам МХ, обогащенным ванадием и
ниобием, которые являются основными причи-
нами возникновения пороговых напряжений
[2, 8, 11, 17]. На рис. 5 приведены изображения
различных типов частиц в Р911 стали после зака-
лок с 1050 и 1150°С с последующим отпуском при
750°С совместно с распределением частиц (VX и
М23С6) по размерам. Преимущественно в процес-

се отпуска происходит выделение частиц МХ,
обогащенных ванадием, независимо от темпера-
туры закалки (рис. 5). В твердом растворе мартен-
сита после закалки при 1150°С содержится повы-
шенное количество ванадия и ниобия, однако это
не ведет к увеличению объемной доли этих ча-
стиц (табл. 1) Увеличение температуры закалки
от 1050 до 1150°С приводит к двух-кратному сни-
жению среднего размера частиц VX и NbX при от-
пуске (табл. 1, рис. 5б, 5г) за счет увеличения ко-

Таблица 1. Структурные параметры Р911 стали после различных режимов термической обработки

Параметры
Тзакалки

1050°С 1150°С

Размер ИАЗ, мкм 25 ± 5 93 ± 5

Размер блока, мкм 2.6 ± 0.1 2.2 ± 0.1

Ширина реек, мкм 0.54 ± 0.05 0.31 ± 0.05

Плотность дислокаций (по ПЭМ), ×1014 м–2 1.8 ± 0.1 2.1 ± 0.1

Плотность дислокаций (по EBSD анализу), ×1014 м–2 8.0 ± 0.1 7.6 ± 0.1

Размер М23С6, нм 97 ± 5 83 ± 5

Плотность частиц по границам, мкм–1 1.44 ± 0.2 1.03 ± 0.2

Размер NbХ, нм 41 ± 5 23 ± 5

Размер VХ, нм 30 ± 5 18 ± 5

Объемная доля VХ, % 0.29 0.30

Рис. 5. Изображения частиц вторичных фаз (а,в) в Р911 стали после закалки с 1050 (а, б) и 1150°С (в, г) с последующим
отпуском при 750°С совместно с распределением частиц (VX и M23C6) по размерам (б, г), полученные с помощью
ПЭМ углеродных реплик.
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личества МX частиц, выделившихся в ферритной
матрице. Распределение частиц VX по размерам
(рис. 5б, 5г) демонстрирует, что около 80% частиц
имеют размер меньше 25 нм после закалки с
1150°С с последующим отпуском. Химический
состав частиц VX после закалок с 1050 и 1150°С
имеет существенные различия (рис. 5а, 5в). Так,
увеличение температуры закалки от 1050 до
1150°С меняет соотношение V : Cr в частицах VX с
3 : 1 до 1 : 1 (рис. 5). Такие изменения в дисперсии
карбонитридов МХ препятствуют росту мартен-
ситных реек при отпуске, что и обусловливает их
меньший размер после модифицированной тер-
мической обработки.

Таким образом, высокое сопротивление пол-
зучести при высоких приложенных напряжениях
в стали с большим размером ИАЗ обусловлено
структурным упрочнением за счет сниженного
размера блока и мартенситных реек, а также дис-
персионным упрочнением, преимущественно,
из-за наноразмерных частиц VX со средним раз-
мером 18 нм. Эти частицы препятствуют перепол-
занию дислокаций при ползучести [2, 8, 11, 17].
Отметим, что измельчение карбида М23С6 также
должно положительно сказываться на сопротив-
лении ползучести, поскольку эти частицы пре-
пятствуют миграции границ блоков и мартенсит-
ных реек [15].

Нивелирование прироста сопротивления пол-
зучести при снижении приложенного напряже-
ния вызвано исчезновением преимуществ в
структурном и дисперсионном упрочнениях ста-
ли с большим размером ИАЗ в процессе ползуче-
сти. Вместо реечной мартенситной структуры
формируется равноосная субзеренная структура,
частицы карбидов М23С6 и МХ сильно укрупняют-
ся, частицы МХ могут трансформироваться в круп-
ные частицы стабильной Z–фазы [1, 2, 7, 15, 17].
Такие структурные изменения в процессе ползу-
чести не должны зависеть от термической обра-
ботки. Дальнейшие работы будут направлены на
исследования структурных изменений в процессе
ползучести.

ВЫВОДЫ
Механические свойства при ползучести Р911

стали, подвергнутой различным режимам терми-
ческой обработки, были исследованы. Увеличе-
ние температуры закалки от 1050 до 1150°С с по-
следующим отпуском при 750°С приводит к су-
щественным структурным изменениям. Во-
первых, размер ИАЗ увеличивается почти в 3 ра-
за, что влияет на размер блоков и мартенситных
реек. Размер блоков и мартенситных реек снижа-
ется на 17 и 43% соответственно. Во-вторых, сни-
жается размер карбонитридов МХ и карбидов

М23С6, а также меняется химический состав частиц
карбонитридов VX. Такие изменения в структуре
Р911 стали оказали положительное влияние на со-
противление ползучести при температуре 650°С и
приложенных напряжениях 160, 140 и 120 МПа,
увеличив время до разрушения в 10, 5 и 4 раза со-
ответственно. Увеличение времени до разруше-
ния при всех исследованных условиях ползучести
обусловлено увеличением продолжительности
неустановившейся стадии ползучести и сниже-
нием минимальной скорости ползучести.

Результаты микроструктурных исследований
и механических свойств получены за счет средств
гранта РФФИ № 20-33-90117. Результаты модели-
рования фазовых составов получены за счет
средств гранта Президента Российской Федера-
ции для государственной поддержки молодых
российских ученых – кандидатов наук (соглаше-
ние № 075-15-2021-336). Работа выполнена с ис-
пользованием оборудования Центра коллектив-
ного пользования “Технологии и Материалы
НИУ “БелГУ”.
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Изучено влияние РКУП на структуру, статическую и циклическую прочность циркониевого сплава
Э110 (Zr–1% Nb). РКУП проводили на образцах диаметром и длиной ∅20 × 100 мм по маршруту BC,
с углом между каналами 110°, за 6 проходов со ступенчатым понижением температуры с 400 до
300°С. После РКУП в сплаве сформировалась сильно неоднородная ультрамелкозернистая микро-
структура, состоящая из областей с ячейками и фрагментами с малой разориентировкой и высокой
плотностью дислокаций и областей с преимущественно равноосными структурными элементами.
В результате РКУП предел прочности сплава повысился на 40%, предел текучести на 22%, а отно-
сительное удлинение уменьшилось в 2 раза. РКУП привело к снижению ограниченного предела
усталости на базе 107 циклов с 225 до 150 МПа и к смене механизма разрушения с квазивязкого мик-
робороздчатого на преимущественно хрупкий со вторичным растрескиванием. При высоких на-
пряжениях цикла (выше 280 МПа) долговечность сплава как в исходном состоянии, так и после
РКУП сопоставима.

Ключевые слова: циркониевый сплав, РКУП, микроструктура, механические свойства, усталостная
прочность, фрактография
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ВВЕДЕНИЕ
Сегодня ввиду возросшей конкуренции про-

изводители стоматологических имплантатов за-
интересованы в новых конструкционных мате-
риалах. Подтвержденная превосходная биосов-
местимость циркония и некоторых его сплавов
позволяет их рассматривать в качестве перспек-
тивных материалов для имплантатов [1, 2]. Од-
нако для более успешного применения цирко-
ниевых сплавов в медицине необходимо достичь
в этих сплавах комплекса высоких механических
и функциональных свойств.

Среди существующих промышленных цирко-
ниевых сплавов в медицине могут быть примени-
мы двойные сплавы Zr–Nb [3]. Известно, что цир-
кониевые сплавы в ультрамелкозернистом состоя-
нии, в частности, полученные методами больших
пластических деформаций, обладают высокой ме-
ханической прочностью (σВ сплава Zr–2.5% Nb
после РКУП выше 800 МПа), повышенным со-
противлением коррозионному разрушению даже

в агрессивных средах, например йод + метанол
[4–11]. Одним из методов больших пластических
деформаций, позволяющих получать ультрамел-
козернистую структуру в массивных образцах, яв-
ляется равноканальное угловое прессование
(РКУП) [12, 13]. Известно большое число работ,
посвященных исследованию структуры и механи-
ческих свойств циркониевого сплава Э125 (Zr–
2.5% Nb), обработанного методом РКУП [4–6, 9].
Результаты исследований подтвердили соответ-
ствие достигнутого комплекса свойств сплава по-
сле РКУП (высокая статическая и усталостная
прочность, улучшенная коррозионная стойкость)
требованиям к конструкционному материалу со
стороны медицины. Альтернативой сплаву Э125
является менее легированный сплав Э110 (Zr–
1% Nb). Количество исследований влияния
РКУП на структуру и свойства сплава Э110 в на-
учной литературе ограничено.

Сопротивление статическому и усталостному
разрушению – важнейшие характеристики кон-

УДК 669.296'293:539.89:539.4.015.1
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струкционного материала, в частности применяе-
мого в медицине. Однако повышенная статическая
прочность ультрамелкозернистого материала не
всегда однозначно коррелирует с улучшенными ха-
рактеристиками циклической прочности [14]. По-
этому целью настоящей работы является изучение
влияния РКУП на статическую и циклическую
прочность циркониевого сплава Э110 (Zr–1% Nb).

МАТЕРИАЛ
И МЕТОДИКИ ИССЛЕДОВАНИЯ

Прутки длиной 100 мм и диаметром 20 мм из
сплава Э110 (Zr–1% Nb) в состоянии поставки
обрабатывали методом РКУП. Процесс осу-
ществляли, используя маршрут BC, с углом между
каналами 110°, в изотермических условиях, но со
ступенчатым понижением температуры, по ре-
жиму: 2 прохода при Т = 400°С + 2 прохода при
Т = 350°С + 2 прохода при Т = 300°С.

Электронно-микроскопические исследования
структуры сплава проводили на тонких фольгах с

помощью электронного микроскопа JEM-1400
(JEOL) в светлых и темных полях.

Для испытаний на одноосное растяжение и
усталость использовали плоские образцы в форме
“лопаток” длиной 65 мм, толщиной 1 мм, шири-
ной рабочей части 3.5 мм, полученные методом
электроэрозионной резки с последующей механи-
ческой шлифовкой и полировкой поверхности.

Испытания на одноосное растяжение прово-
дили на универсальной испытательной машине
INSTRON-150LX при комнатной температуре со
скоростью растяжения 1 мм/мин. Использовали
3 образца на точку.

Испытания на многоцикловую усталость по
схеме повторного растяжения проводили на сер-
вогидравлической машине Instron 8801 при ком-
натной температуре, с коэффициентом асиммет-
рии R = 0.1 и частотой f = 30 Гц.

Анализ изломов образцов после испытания
на усталость проводили на сканирующем мик-
роскопе JSM-IT500 (JEOL) при увеличениях 35–
1500 крат.

РЕЗУЛЬТАТЫ ИССЛЕДОВАНИЯ
И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ

Сплавы Э110 и Э125 в производстве могут
быть получены как в частично, так и в полно-
стью рекристаллизованном состоянии. Согласно
данным ПЭМ, микроструктура исследованного
сплава Э110 в исходном состоянии неоднородная,
частично рекристаллизованная. Наблюдаются как
области, представленные вытянутыми субзернами
шириной 0.9–1.7 мкм и длиной 2–5 мкм, имею-
щими преимущественную ориентировку (рис. 1а),
так и области, представленные рекристаллизо-
ванными зернами размером менее 1 мкм (указа-
ны стрелками на рис. 1б).

В результате РКУП в сплаве сформировалась
сильно неоднородная ультрамелкозернистая мик-
роструктура, состоящая из областей с ячейками и
фрагментами с малой разориентировкой и высо-
кой плотностью дислокаций (рис. 2а) и областей с
преимущественно равноосными структурными
элементами как с большой, так и малой плотно-
стью дислокаций (последние указаны стрелками
на рис. 2б). Длина и ширина фрагментов состави-
ла 0.7–1.1 и 0.4–0.6 мкм, соответственно, а размер
равноосных структурных элементов – 0.2–0.3 мкм.
В основном сформированная структура качествен-
но и количественно подобна структурам других
циркониевых сплавов, например, Э125, обработан-
ных методом РКУП [4, 5].

После РКУП наблюдается существенное повы-
шение прочностных характеристик сплава Э110
(рис. 3, табл. 1) при растяжении: пределы текуче-

Рис. 1. Микроструктура сплава Э110 в исходном со-
стоянии (ПЭМ): а – область вытянутых субзерен, б –
область с рекристаллизованными зернами.

1 мкм(б)

2 мкм(а)
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сти и прочности сплава составили 440 и 588 МПа,
соответственно, (в исходном состоянии 360 и
420 МПа соответственно), при относительном
удлинении 10% (в исходном состоянии 20%). Та-
ким образом, в результате РКУП предел прочно-
сти сплава повысился на 40%, предел текучести
на 22%, а относительное удлинение уменьшилось
в 2 раза. При этом равномерное удлинение сплава
после РКУП снизилось с 5 до 2.5%. Кривые де-
формации сплава в обоих состояниях характери-

зуются протяженной областью локализованной
деформации.

Сравнивая комплекс механических свойств
при растяжении РКУП-сплава Э110 с достигну-
тым ранее на сплаве Э125 [4], можно отметить,
что при одинаковой пластичности, сплав Э110 об-
ладает более низкой прочностью (предел текуче-
сти составил 440 и 700 МПа соответственно, для
сплавов Э110 и Э25), несмотря на более низкую
температуру РКУП (температура последнего про-
хода для сплава Э125 составила 350°С). При по-
вышении температуры последнего прохода РКУП
до 400°С прочностные свойства сплава Э125 пони-
жаются (предел текучести составил 470 МПа), од-
нако все равно остаются выше, чем у сплава Э110
после РКУП с температурой последнего прохода
300°С. Такая разница в уровне прочности между
сплавами, с учетом схожей микроструктуры, мо-
жет объясняться наличием в сплаве Э125 пересы-

Рис. 2. Микроструктура сплава Э110 после РКУП
(ПЭМ): а – область со слаборазориентированными
фрагментами, б – область с равноосными структур-
ными элементами.

200 нм(б)

500 нм(а)

Двойник

Рис. 3. Диаграммы деформации сплава Э110 до
(сплошная линия) и после (пунктирная линия)
РКУП.
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Таблица 1. Механические свойства сплава Э110

Состояние σ–1, МПа σВ, МПа σТ, МПа δ, % σ–1/σВ

исходное 225 420 ± 12 360 ± 10 20 ± 1 0.5

РКУП 150 588 ± 9 440 ± 8 10.0 ± 0.5 0.3
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щенного твердого раствора ниобия в цирконии,
образовавшегося в результате РКУП из-за боль-
шего легирования ниобием слава Э125 по сравне-
нию со сплавом Э110.

Кривые усталости в координатах “число цик-
лов (N) – максимальное напряжение цикла
(σmax)” образцов сплава Э110 в исходном состоя-
нии и после РКУП на базе 107 циклов приведены
на рис. 4, а характеристики усталостной прочно-
сти в табл. 1. Видно, что при высоких напряжениях
цикла (выше 280 МПа) сплав в обоих состояниях
характеризуется примерно одинаковой долго-
вечностью. При исследовании многих материа-
лов (железо, титан, никель и др.) было показано,
что при многократном повышении статической
прочности в результате РКУП, характеристики
малоцикловой усталости не снижались, либо
увеличивались по сравнению с состоянием до
РКУП [15–17].

Однако при меньших напряжениях цикла дол-
говечность сплава Э110 после РКУП становится
меньше, чем сплава в исходном состоянии. Огра-
ниченный предел усталости на базе 107 циклов со-
ставил 225 МПа для сплава в исходном состоянии
и 150 МПа для сплава после РКУП.

Изломы образцов сплава Э110 после испыта-
ний на усталость изучали при высоком и низком
напряжениях цикла. Выбирали сопоставимые
уровни напряжений для сплава в исходном состо-
янии и после РКУП. Таким образом, для фракто-
графического анализа были выбраны следующие
образцы:

– сплав в исходном состоянии, σmax = 325 МПа;
– сплав в исходном состоянии, σmax = 235 МПа;
– сплав после РКУП, σmax = 350 МПа;
– сплав после РКУП, σmax = 200 МПа.

Фотографии изломов приведены на рис. 5 и 6.
Все изломы имеют типичное усталостное строе-
ние. Трещина зарождалась на одной из боковых
поверхностей образца, далее следует зона распро-
странения трещины, которая сменяется зоной
статического долома (рис. 5а, 5д, 6а, 6д). С умень-
шением максимального напряжения цикла зона
распространения трещины (т.е. зона собственно
усталостного разрушения) увеличивается, а зона
долома уменьшается.

При высоком напряжении цикла зона ста-
бильного роста усталостной трещины сплава в
исходном состоянии имеет довольно развитый
микрорельеф (рис. 5в). Распространение трещи-
ны происходит по квазивязкому механизму, с об-
разованием в некоторых областях типичных вяз-
ких усталостных бороздок. Ускоренный рост
усталостной трещины носит смешанный харак-
тер: области вязкого ямочного разрушения чере-
дуются с областями бороздчатого рельефа. В зоне
статического долома наблюдается смешанное
квазивязкое и вязкое крупноямочное разрушение
(рис. 5г).

При низком напряжении цикла характер уста-
лостного разрушения сплава в исходном состоя-
нии не меняется, однако расстояние между бо-
роздками в зоне стабильного роста усталостной
трещины уменьшается (рис. 5ж).

При высоком напряжении цикла зона ста-
бильного роста усталостной трещины сплава по-
сле РКУП имеет преимущественно плоский мик-
рорельеф (рис. 6в). Распространение трещины
происходит преимущественно с образованием па-
раллельных усталостных хрупких бороздок с ин-
тенсивным растрескиванием между ними. В зоне
статического долома наблюдается типичное вяз-
кое мелкоямочное разрушение, с существенно
меньшим размером ямок, чем для сплава исход-
ного состояния (рис. 6г).

При низком напряжении цикла в зоне ста-
бильного роста усталостной трещины сплава по-
сле РКУП наблюдается квазихрупкий плоский
микрорельеф с интенсивным растрескиванием
по фронту продвижения усталостной трещины
(рис. 6ж). В локальных областях наблюдаются
усталостные хрупкие микробороздки с растрес-
киванием между ними. В зоне статического доло-
ма наблюдается вязкое мелкоямочное разруше-
ние (рис. 6з).

Пониженное сопротивление усталостному раз-
рушению сплава после РКУП при низком напряже-
нии цикла можно связать с интенсивным растрес-
киванием материала при усталостном разрушении,
т.е. с низким сопротивлением росту усталостной
трещины. Подобное поведение материалов иногда
встречается на практике. Так, снижение пластич-

Рис. 4. Кривые усталости сплава Э110 в исходном со-
стоянии и после РКУП.
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Рис. 5. Поверхность излома образца сплава Э110 в исходном состоянии для максимального напряжения цикла
325 МПа (а–г) и 235 МПа (д–з): а, д – общий вид излома (А – область зарождения трещины, Б – зона статического
долома); б, е – область зарождения трещины; в, ж – область стабильного роста трещины; г, з – область статического
долома.
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Рис. 6. Поверхность излома образца сплава Э110 после РКУП для максимального напряжения цикла 350 МПа (а–г) и
200 МПа (д–з): а, д – общий вид излома (А – область зарождения трещины, Б – зона статического долома); б, е – об-
ласть зарождения трещины; в, ж – область стабильного роста трещины; г, з – область статического долома.
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ности в результате РКУП и одновременное разу-
прочнение при циклическом деформировании
наблюдалось на ряде материалов, например, на
низкоуглеродистой стали (Fe–0.15% C–0.25% Si–
1.15% Mn; вес. %) [18].

Полученные результаты отличаются от резуль-
татов [5], где повышение статической прочности
сплава Э125 привело одновременно к повыше-
нию усталостной прочности. Это может быть свя-
зано, в частности, с различной исходной структу-
рой сплавов, а также с разным уровнем статиче-
ской прочности сплавов после РКУП. Так, РКУП
сплава Э125 не привело к смене механизма уста-
лостного разрушения, по сравнению с исходным
состоянием: в обоих случаях наблюдался ква-
зихрупкий рельеф излома [5]. Это связано с повы-
шенной прочностью сплава Э125 в исходном со-
стоянии. Напротив, в данном исследовании РКУП
сплава Э110 привело к смене механизма усталост-
ного разрушения с квазивязкого микробороздча-
того на преимущественно хрупкий со вторичным
растрескиванием, что способствовало усталост-
ному разупрочнению.

Таким образом, проведенное исследование пока-
зало, что после РКУП сплав Э110 уступает сплаву
Э125 с точки зрения достигнутого комплекса меха-
нических свойств. Тем не менее уровень статической
и циклической прочности сплава Э110 после РКУП
достаточно высокий, что позволяет рассматривать
сплав Э110 в качестве конструкционного материала,
потенциально применимого для изготовления меди-
цинских имплантатов. При этом сплав Э110 обладает
лучшей технологичностью по сравнению со сплавом
Э125, что позволяет проводить его деформацион-
ную обработку при более низких температурах.

ВЫВОДЫ

По результатам исследования влияния РКУП
(маршрут BC, угол между каналами 110°, 6 прохо-
дов со ступенчатым понижением температуры,
температура последнего прохода 300°С) на струк-
туру, статическую и циклическую прочность цир-
кониевого сплава Э110 (Zr–1% Nb) сделаны сле-
дующие выводы:

1. В результате РКУП в сплаве сформирова-
лась сильно неоднородная ультрамелкозернистая
микроструктура, состоящая из областей с ячейка-
ми и фрагментами с малой разориентировкой и
высокой плотностью дислокаций и областей с
преимущественно равноосными структурными
элементами;

2. После РКУП предел прочности сплава по-
высился на 40%, предел текучести на 22%, а отно-
сительное удлинение уменьшилось в 2 раза;

3. РКУП вызывает снижение ограниченного
предела усталости на базе 107 циклов с 225 до
150 МПа и смену механизма разрушения с квази-
вязкого микробороздчатого на преимущественно
хрупкий со вторичным растрескиванием. Однако
при высоких напряжениях цикла (выше 280 МПа)
сплав как в исходном состоянии, так и после РКУП
характеризуется сопоставимой долговечностью.

Исследование структуры выполнено на обору-
довании ЦКП “Материаловедение и металлур-
гия” при финансовой поддержке РФ в лице Ми-
нобрнауки (№ 075-15-2021-696).
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