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Разработан математический аппарат для изучения взаимной диффузии в трехкомпонентных систе-
мах, используя теоретический подход, аналогичный ранее предложенному для описания взаимной
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пределение которых не предполагается, поэтому в уравнениях для потоков компонентов присут-
ствуют вклады, обусловленные градиентом концентрации вакансий. Получены решения линеари-
зованной системы взаимосвязанных диффузионных уравнений для трех компонентов и вакансий.
Установлено, что временные зависимости распределений концентраций компонентов в диффузи-
онной зоне с точностью до слагаемых, имеющих более высокий порядок в разложении по концен-
трации вакансий, определяются двумя коэффициентами взаимной диффузии. Эти коэффициенты
нелинейным образом зависят от концентраций компонентов и коэффициентов самодиффузии.
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ВВЕДЕНИЕ
Процессы взаимной диффузии в сплавах в

большинстве случаев определяют кинетику фазо-
вых превращений и формирование структуры и, в
конечном итоге, свойства материалов [1–5]. Осо-
бый интерес представляют процессы взаимной
диффузии [1–6], являющиеся основными в би-
нарных и многокомпонентных системах при на-
личии пространственной неоднородности хими-
ческого состава. Взаимная диффузия лежит в ос-
нове таких важных технологических процессов,
как гомогенизация сплавов, нанесение защитных
покрытий на поверхности материалов, сварка,
формирование структуры многофазных материа-
лов, рост и растворение включений новых фаз и
некоторых других. Последнее время уделяется
много внимания высокоэнтропийным многоком-
понентным сплавам [7–9] в связи с их некоторыми
интересными свойствами и, в частности, стойко-
стью к облучению высокоэнергетическими части-
цами. Поэтому особый интерес многих исследо-
вателей связан с замедленной диффузией в таких
сплавах и пониманием причин этого эффекта.

В этой работе подход, который был разработан
для бинарных систем [10–16] и получил свое раз-
витие в [17–22], обобщен на случай трехкомпо-
нентных сплавов. Напомним, что в этом подходе
в явном виде учитываются неравновесные вакан-
сии, и выяснена их определяющая роль в выравни-
вании потоков компонентов. Линеаризация урав-
нений исходной системы, аналогичная проведен-
ной ранее для описания диффузии в бинарном
сплаве [4, 12, 13, 15], позволяет найти медленно ме-
няющиеся со временем слагаемые в уравнениях
для концентраций компонентов. Именно такие
слагаемые дают основной вклад в распределение
концентраций в диффузионной зоне.

В первом разделе статьи разработан математи-
ческий аппарат, позволяющий после линеариза-
ции системы диффузионных уравнений для трех-
компонентной системы, получить выражения для
распределения концентраций вакансий и компо-
нентов в диффузионной зоне. Во втором представ-
лены выражения для коэффициентов, определяю-
щих кинетику в таких системах, полученные для
некоторых предельных случаев.

УДК 539.219.3

ТЕОРИЯ
МЕТАЛЛОВ

EDN: AFTKSC
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НАЗАРОВ

ЛИНЕАРИЗАЦИЯ И РЕШЕНИЕ СИСТЕМЫ 
ВЗАИМОСВЯЗАННЫХ ДИФФУЗИОННЫХ 
УРАВНЕНИЙ ДЛЯ ТРЕХ КОМПОНЕНТОВ

И ВАКАНСИЙ
Уравнения для потоков вакансий и атомов в

тройной системе, полученные методом дырочно-
го газа Гурова [4], если градиенты компонентов
направлены вдоль оси X, имеют вид:

(1)

(2)

где  – концентрация вакансий, сi  концентра-
ции компонентов  = 1, 2, 3,  = 1, 2, 3, причем
здесь и в дальнейшем по индексам, обозначенным
греческими буквами и встречающимися дважды,
происходит суммирование,  – вероятность об-
мена вакансии с атомом сорта  в единицу време-
ни,  – постоянная решётки, γ – безразмерный
множитель, зависящий от типа кристаллографи-
ческой структуры и геометрии диффузионных
скачков атомов в вакансию. Далее предполагает-
ся, что  не зависят от x и времени (t) для упро-
щения математических преобразований.

После подстановки выражений для потоков в
уравнения непрерывности, получаем систему че-
тырех нелинейных взаимосвязанных уравнений.
Решение такой системы позволяет определить от-
клонение концентрации вакансий от квазиравно-
весной и выяснить их активную роль при взаим-
ной диффузии. Впервые такой подход был реали-
зован для бинарных систем в нашей работе [10].

Линеаризуем систему уравнений так же, как это
было сделано в случае описания взаимной диффу-
зии в бинарных системах в работе [12], а именно,
представим концентрации в виде суммы двух сла-
гаемых:

(3)

где  
Примером представления (3) может служить

полный ряд Тейлора. Причем внутри интервала 
нет стоков и источников для вакансий, но они
могут находиться на его границах аналогично тому,
как это было учтено в [12]. Поскольку уравнения
для потоков (1), (2) были получены в предположе-
нии малости градиентов, всегда можно выбрать та-
кой интервал l, чтобы выполнялись условия:

(4)

При этих условиях уравнения непрерывности
внутри интервала будут справедливы не только
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для потоков атомов, но и для вакансий. Подста-
вив выражения для потоков (1) и (2) в уравнения
непрерывности, получаем систему нелинейных
диффузионных уравнений. После линеаризации
уравнений этой системы с использованием пред-
ставлений (3) и условий (4) аналогично тому, как
это сделано в [12], получаем систему линеаризо-
ванных уравнений:

(5)

где   
Решение каждого из уравнений (5) можно за-

писать, используя функции Грина [23]:

(детали см. [12]), и представить в виде рядов:

(6)

где 

Используя ортогональность  таким же
образом, как это сделано в [12], преобразуем си-
стему (5) к системе интегральных уравнений, ко-
торая после применения преобразования Лапласа
примет вид:

(7a)

(7б)

где

 образ Лапласа функции, введенной для
сокращения выражений функции от времени

 определяющей в ре-
шении диффузионного уравнения для вакан-
сий вклад граничных условий первого рода, за-
данных на границах интервала l. Аналогично
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для компонента i,  образ Лапласа функции

Подставим  в уравнение для  и пе-
ренесем слагаемые, содержащие  в левую
часть, тогда

(8)

где

Преобразовав в уравнении (8) выражение в
круглых скобках при  получим в числителе
полином четвертой степени:

(9)

Корнями этого полинома будут

и корни кубического уравнения, решение кото-
рого проведено методом, изложенным в [24].

Выражения для корней этого уравнения  точ-
ностью до первого порядка по концентрации ва-
кансий имеют вид:

(10)

Два других корня находятся при решении квад-
ратного уравнения с коэффициентами:

и тогда:

(11)

(12)

Для проверки корректности примененного мето-
да решения кубического уравнения, уравнение (9)
было решено численно при нескольких значениях
концентрации вакансий и концентраций компо-
нентов сплава. С точностью до концентрации ва-
кансий величины  и  совпали с рассчитан-
ными по формулам (11) и (12).

Зная корни полинома (9), представим его в ви-
де произведения многочленов первой степени и
после несложных преобразований в (8) для 
получим:

(13)

Легко заметить, что  не имеет полюсов в
точках:

Т.е., так же как и в случае двухкомпонентной
системы [12], все характерные времена релакса-
ции заменяются новыми. Разложим дробь в (13)
на элементарные, тогда  примет вид:
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где

Подставив (13) в (7б) и также проведя разложение дробей на элементарные, получим:
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Чтобы получить выражение для  достаточ-

но в сделать замену индексов 1 → 2; 2 → 3;

3 → 1; а для  соответственно 1 → 3; 3 → 2;
2 → 1.

Используя связь корней кубического уравнения
с его коэффициентами, нетрудно убедиться, что

(16)

а из очевидного условия сохранения числа узлов
следует равенство нулю суммы, стоящей в квад-
ратных скобках (аналогичное условие наклады-
валось на граничные и начальные условия в би-
нарной системе (см. [12])).

 и  можно представить в виде сум-
мы быстро и медленно меняющихся членов. Од-
нако, если в двухкомпонентной системе было одно
“большое” характерное время релаксации  то в
трёхкомпонентной системе их два:

(17)

ОБСУЖДЕНИЕ РЕЗУЛЬТАТОВ
Анализ выражений (15) показывает, что слага-

емые, связанные с первой строкой матрицы M1,
имеющие нулевой порядок в разложении по кон-
центрации вакансий, дают малый вклад в концен-
трацию c1, так как зависят от начальных и гранич-
ных значений концентрации вакансий, малых по
отношению к концентрациям компонентов. Кроме
того, оставшиеся компоненты левого столбца мат-
рицы, определяющие вклад быстро меняющихся
слагаемых, имеют первый порядок по концентра-

ции вакансий. Поэтому, основной вклад в  и
соответственно в концентрацию первого компо-
нента дают только медленно меняющиеся члены,
и изменение со временем концентраций компо-
нентов сплава определяется двумя коэффициен-
тами  и  Причем, вид концентрационных
кривых зависит не только от них, но и
6 оставшихся элементов матрицы M1 (см. (15)).
Отметим также, что поскольку стоки и источники
вакансий могут находиться на границах некото-
рых из интервалов l и определять граничные усло-
вия для слагаемых, связанных с первой строкой
матрицы M1, их вклад в концентрации компо-
нентов будет очень мал по причинам, указанным
выше.

Изменение концентраций компонентов со
временем (15) сложным образом зависит от кон-
центрации третьего, даже если его исходное рас-
пределение однородно  И следует от-
метить, что если исходное распределение третье-
го компонента однородно  то оно
будет активно изменяться со временем из-за диф-
фузии первого и второго компонентов.

Рассмотрим несколько предельных случаев для
полученных выражений (15):

1. 
Для определенности будем считать, что

Выражение, стоящее под корнем в 
(см. (11), (12)), можно записать в несколько ином
виде и в разложении по степеням  ограничиться
первым членом. Для этого необходимо выполне-
ние условия

(18)

которое, по-видимому, соблюдается при D1 > D2 > D3. Учитывая условие (18), имеем
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где  – коэффициент взаимной диффузии в двух-
компонентной системе, состоящей из компонен-
тов 1 и 2.

Очевидно, что при   
2. Если  то не трудно убедиться, что

3. Диффузия изотопов в сплаве
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 элементы матрицы M1 примут вид:
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родно   то диффузия
третьего компонента будет определяться коэффи-
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ющимся от  только на множитель близкий для
металлов к единице, определяющий величину изо-
топического эффекта.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Таким образом, разработан математический ап-
парат, позволивший обобщить подход альтерна-
тивной теории взаимной диффузии на случай трех-
компонентных систем. В результате применения
этого аппарата показано, что временные измене-
ния концентраций в диффузионной зоне опреде-
ляются тремя коэффициентами, и установлена
функциональная связь между этими коэффициен-
тами и коэффициентами самодиффузии и концен-
трациями компонентов в сплаве. Причем наиболь-
ший из коэффициентов, определяющий быстро-
протекающие процессы, есть не что иное как
перенормированный коэффициент диффузии ва-
кансий и очень мало отличается от последнего (10).
Два других ответственны за медленно протекаю-
щие процессы, и, в частности, за перераспределе-
ние компонентов сплава в диффузионной зоне, а
также за кинетику любых диффузионных превра-
щений в таких системах. Как следует из получен-
ных уравнений (11) и (12), упомянутые коэффи-
циенты нелинейным образом зависят от концен-
траций и коэффициентов самодиффузии, и эти
коэффициенты качественно отличаются от ана-
логичных характеристик, приводимых в работах,
обобщающих подход Даркена [4]. Указанное раз-
личие обусловлено учетом в исходной системе че-
тырех нелинейных взаимосвязанных уравнений
возможности отклонения концентрации вакансий
от квазиравновесной. А полученные решения этих
уравнений свидетельствуют об активной роли не-
равновесных вакансий в исследуемом процессе вза-
имной диффузии.

В следующей работе, являющейся естествен-
ным продолжением этой, на основании получен-
ных выражений разработаны программы, и про-
ведены иллюстративные расчеты зависимостей
коэффициентов взаимной диффузии и элементов
матриц М от коэффициентов самодиффузии и
концентраций компонентов, а также проанали-
зированы отличия упомянутых зависимостей от
предсказаний теорий, обобщающих подход Дар-
кена и возможные причины замедления диффу-
зии в сплавах эквиатомного состава.

Автор хотел бы отметить финансовую поддерж-
ку Национального исследовательского ядерного
университета МИФИ “Проект академического
превосходства” (Контракт № 02.a03.21.0005), и по-
благодарить А.М. Гусака и А.А. Михеева за много-
численные обсуждения теории.

2D



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 123  № 5  2022

К ТЕОРИИ ВЗАИМНОЙ ДИФФУЗИИ В ТРЕХКОМПОНЕНТНЫХ СПЛАВАХ 461

СПИСОК ЛИТЕРАТУРЫ
1. Shewmon P.G. Diffusion in Solids. Warrendale, PA,

McGraw-Hill Book Comp., 1989. 244 p.
2. Маннинг Дж. Кинетика диффузии атомов в кри-

сталлах. М.: Мир, 1971. 277 с.
3. Боровский И.Б., Гуров К.П., Марчукова И.Д., Уга-

сте Ю.Э. Процессы взаимной диффузии в спла-
вах. М.: Наука, 1973. 360 с.

4. Гуров К.П., Карташкин Б.А., Угасте Ю.Э. Взаим-
ная диффузия в многокомпонентных металличе-
ских системах. М.: Наука, 1981. 350 с.

5. Mehrer H. Diffusion in solids – Fundamentals,
methods, materials, diffusion-controlled processes.
Textbook, Springer Series in Solid-State Sciences
V. 155, Springer-Verlag, Berlin Helderberg, 2007. 651 p.

6. Paul A., Laurila T., Vuorinen V., Divinski S.V. Thermo-
dynamics, Diffusion and the Kirkendall Effect in Solids.
Springer, Cham, Heidelberg, N.Y., Dordrecht, London,
2014. 530 p.

7. Axel van de Walle, Mark Asta High-throughput calcula-
tions in the context of alloy design // MRS Bulletin.
2019. V. 44. № 4. P. 252–256.

8. Divinski S.V., Pokoev A., Eesakkiraja N., Paul A. A mys-
tery of ‘sluggish diffusion’ in high-entropy alloys: the
truth or a myth? // Diffusion Foundations. 2018. V. 17.
P. 69–104. 
https://doi.org/10.4028/www.scientific.net/DF.17.69

9. Osetsky Y.N., Beland L.K., Barashev A.V., Zhang Yanwen.
On the existence and origin of sluggish diffusion in
chemically disordered concentrated alloys // Current
Opinion in Solid State & Materials Science. 2018. V. 22.
№ 3. P. 65–74.

10. Назаров А.В., Гуров К.П. Микроскопическая тео-
рия взаимной диффузии в бинарной системе с не-
равновесными вакансиями // ФММ. 1972. Т. 34.
№ 5. С. 936–941.

11. Назаров А.В. Нескомпенсированный поток вакан-
сий и эффект Киркендалла // ФММ. 1973. Т. 35.
№ 3. С. 645–649.

12. Назаров А.В., Гуров К.П. Кинетическая теория вза-
имной диффузии в бинарной системе. Концентра-
ция вакансий при взаимной диффузии // ФММ.
1974. Т. 37. № 3. С. 496–503.

13. Назаров А.В., Гуров К.П. Кинетическая теория вза-
имной диффузии в бинарной системе. Влияние
концентрационной зависимости коэффициентов
самодиффузии на процесс взаимной диффузии //
ФММ. 1974. Т. 38. № 3. С. 486–492.

14. Назаров А.В., Гуров К.П. Кинетическая теория вза-
имной диффузии в бинарной системе. Эффект
Киркендалла // ФММ. 1974. Т. 38. № 4. С. 689–695.

15. Назаров А.В., Гуров К.П. Учет неравновесных ва-
кансий в феноменологической теории взаимной
диффузии // ФММ. 1978. Т. 45. № 4. С. 885–887.

16. Мусин К.С., Назаров А.В., Гуров К.П. Влияние упо-
рядочения на взаимную диффузию в бинарных
сплавах // ФММ. 1987. Т. 63. № 2. С. 267–277.

17. Гуров К.П., Гусак А.М. Взаимная диффузия во
внешнем электрическом поле с учетом неравно-
весных вакансий // ФММ. 1981. Т. 52. № 3.
С. 603–611.

18. Жданов Г.С., Гуров K.П., Крюкова T.В. Описание ре-
лаксационного процесса для неравновесных вакан-
сий, созданных облучением // Вестн. Моск. ун-та.
Сер. 3. Физ. Астрон. 1986. Т. 27. № 5. С. 83–85.

19. Nazarov A.V., Mikheev A.A. Effect of Elastic Stress
Field on Diffusion // Defect and Dif-fusion Forum.
1997. V. 143–147. P. 177–185.

20. Гапонцев В.Л., Кесарев А.Г., Кондратьев В.В. Тео-
рия диффузионных фазовых превращений в нано-
кристаллических сплавах при интенсивной пла-
стической деформации. I. Стадия формирования
концентрационной неоднородности вблизи гра-
ниц зерен // ФММ. 2002. Т. 94. № 3. С. 5–10.

21. Gusak A.M., Lyashenko Yu.A., Kornienko S., Pa-
sichnyy M., Shirinyan A., Zaporozhets T.V. Diffusion-
controlled solid state reactions: in alloys, thin-films,
and nanosystems. Weinheim, John Wiley & Sons, 2010.
476 p.

22. Назаров А.В. Метод дырочного газа К.П. Гурова и
альтернативная теория взаимной диффузии // Фи-
зика и химия обработки материалов. 2018. № 2.
С. 48–62.

23. Тихонов А.Н., Самарский А.А. Уравнения математи-
ческой физики. М.: Наука, 1972. 736 с.

24. Корн Г., Корн Т. Справочник по математике. М.:
Наука, 1970. 780 с.



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ, 2022, том 123, № 5, с. 462–468

462

К ТЕОРИИ ВЗАИМНОЙ ДИФФУЗИИ
В ТРЕХКОМПОНЕНТНЫХ СПЛАВАХ.

КОНЦЕНТРАЦИОННЫЕ ЗАВИСИМОСТИ КОЭФФИЦИЕНТОВ, 
ОПРЕДЕЛЯЮЩИХ КИНЕТИКУ ПРОЦЕССА

© 2022 г.   Г. В. Сергеевa, В. А. Макароваa, Р. З. Кахидзеa, А. В. Назаровa, b, *
aНациональный Исследовательский Ядерный Университет, МИФИ, Каширское ш., 31, Москва, 115487 Россия

bИнститут теоретической и экспериментальной физики им. А.И. Алиханова Национального исследовательского 
центра “Курчатовский институт”, Большая Черемушкинская ул., 25, Москва, 117218 Россия

*e-mail: avn46@mail.ru
Поступила в редакцию 27.10.2021 г.

После доработки 11.01.2022 г.
Принята к публикации 12.01.2022 г.

Проведены иллюстративные расчеты концентрационных зависимостей коэффициентов взаимной
диффузии и коэффициентов, определяющих вклады начальных и граничных условий для различ-
ных компонентов сплава в распределение концентраций в диффузионной зоне. Проведенный ана-
лиз упомянутых зависимостей показывает, что кинетика перераспределения компонентов опреде-
ляется главным образом медленно диффундирующим компонентом, что отличает результаты раз-
виваемого подхода от предсказаний теорий обобщающих подход Даркена.

Ключевые слова: взаимная диффузия, многокомпонентные сплавы, теория, коэффициенты взаим-
ной диффузии, “замедленная” диффузия
DOI: 10.31857/S0015323022050151

ВВЕДЕНИЕ
Большинство применяемых в промышленно-

сти сплавов имеют многокомпонентный состав и
многофазную структуру. Прогнозирование фор-
мирования структуры при изготовлении изделий
из сплавов и ее деградации в условиях эксплуата-
ции возможно только при адекватном понимании
и умении описывать диффузионные процессы в та-
ких системах [1–6]. Однако особенности диффузии
в многокомпонентных сплавах не до конца ясны, и
не всегда понятны причины этих особенностей
[7‒9]. В частности, это касается замедленной диф-
фузии в высокоэнтропийных сплавах [9].

В работе [10] подход, который ранее был развит
для бинарных систем [11–19], обобщен на случай
трехкомпонентных сплавов, разработан его мате-
матический аппарат, получены выражения для ко-
эффициентов взаимной диффузии и коэффициен-
тов, определяющих вклады начальных и гранич-
ных условий для различных компонентов сплава
в распределение концентраций в диффузионной
зоне.

В предлагаемой вниманию работе проведены
расчеты концентрационных зависимостей упо-
мянутых коэффициентов, построены иллюстри-
рующие эти зависимости графики, и на основе
результатов проведeн анализ особенностей вза-

имной диффузии в трехкомпонентных сплавах и
возможные причины замедления диффузии в та-
ких системах.

РЕШЕНИЯ СИСТЕМЫ 
ДИФФУЗИОННЫХ УРАВНЕНИЙ 

ДЛЯ ТРЕХ КОМПОНЕНТОВ 
И ВАКАНСИЙ [10]

В работе [10] в качестве базовых были исполь-
зованы уравнения для потоков вакансий и атомов
в тройной системе, полученные методом дыроч-
ного газа Гурова [3, 4]. После подстановки выра-
жений для потоков в уравнения непрерывности,
получена система четырех нелинейных взаимо-
связанных уравнений, которая линеаризована
аналогично тому, как это было сделано в случае
описания взаимной диффузии в бинарных систе-
мах в работе [13]. При этом использовали условие
малости градиентов концентраций, т.к. уравне-
ния для потоков были получены в [3, 4] с приме-
нением таких же условий, и представление кон-
центраций в виде суммы двух слагаемых:

(1)( ) ( ) ( )
( ) ( ) ( )

+ + = +
+ + = +

v
v

ξ,  τ ,   , ,ξ,τ ,
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i i
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где c
v
 – концентрация вакансий, ci – концентра-

ции компонентов i = 1, 2, 3,  

Систему линеаризованных уравнений для  и
 (см. (5) в [10]) решали, используя функции Гри-

на для параболических уравнений [20], что позво-
лило записать искомые функции в виде рядов (де-
тали см. [13]):

(2)

где 
Используя ортогональность  систему

диффузионных уравнений в [10] преобразовали к
системе интегральных уравнений для  и

 Эта система уравнений решена с помощью
преобразования Лапласа. Получающееся при ре-
шении характеристическое уравнение ((9) в [10]))
имеет корни, которые определяют зависимость
концентраций компонентов сплава и вакансий от
времени. Причем распределение концентраций
компонентов сплава в диффузионной зоне с точ-
ностью до членов более высокого порядка по
концентрации вакансий определяются двумя ко-
эффициентами взаимной диффузии, которые яв-
ляются корнями квадратного уравнения с коэф-
фициентами:

(3)

Тогда формулы для этих корней имеют вид:

(4)

(5)

где  – коэффициенты самодиффузии, а
 с такой же точностью определяется выра-

жением:
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где

 – образ Лапласа функции

определяющей в решении диффузионного урав-
нения для компонента i вклад граничных условий
первого рода, заданных на границах интервала l.

Чтобы получить выражение для  доста-

точно в сделать замену индексов 1 → 2; 2 → 3;

3 → 1; а для  соответственно 1 → 3; 3 → 2;
2 → 1.

Таким образом, изменение со временем концен-
траций компонентов сплава определяется двумя
коэффициентами  и  Причем вид концентра-
ционных кривых зависит не только от них, но и от
6 оставшихся элементов матрицы M1 (см. (6)).

КОНЦЕНТРАЦИОННЫЕ ЗАВИСИМОСТИ 
КОЭФФИЦИЕНТОВ  И 

И ЭЛЕМЕНТОВ МАТРИЦЫ M1

Коэффициенты  и  и элементы матрицы
M1 (6) имеют сложную зависимость от концен-
траций компонентов сплава, поэтому были про-
ведены иллюстративные расчеты таких зависи-
мостей, и построены графики при некоторых зна-
чениях коэффициентов Di, которые для простоты
предполагались не зависящими от концентраций
величинами, что нередко используется во многих
теоретических работах. Так, на рис. 1 и 2 приведе-
ны зависимости  и  при различных соотно-
шении между коэффициентами D1, D2, D3.
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Из результатов, приведенных на рис. 1, 2, сле-
дует, что при различных значениях концентраций

 изменяется в интервале от величины среднего
из коэффициентов самодиффузии до значения
наибольшего из коэффициентов, а  в интерва-
ле от значения наименьшего из коэффициентов
самодиффузии до величины среднего из коэффи-
циентов самодиффузии. Т.е. слагаемые, располо-
женные в правом столбце уравнения (6), являются
наиболее медленно меняющимися со временем.
Кроме того, эти коэффициенты имеют существен-
но меньшие значения, чем при любых, но линей-
ных зависимостях диагональных коэффициентов,
как например в теориях, являющихся обобщения-

+D

−D

ми даркеновского подхода на трехкомпонентные
системы [4]. Причем, эти отклонения проявляют-
ся максимальным образом при эквиатомном со-
ставе сплава.

Для более детального анализа полученных за-
висимостей коэффициентов  и  были рас-
считаны их величины при постоянной концен-
трации одного из компонентов. Результаты при-
ведены на рис. 3.

Все полученные выражения:  имеют та-
кую же структуру, как и в случае двухкомпонент-
ной системы (см. [13]). Однако, коэффициенты,
которые стоят при функциях от  определяющих

+D −D

( )φ , i
n p

,p

Рис. 1. Зависимость коэффициентов D+ (а) и D– (б) от концентраций при соотношении коэффициентов самодиффу-
зии D1 : D2 : D3 как 3 : 2 : 1. Результаты для эквиатомного состава (с1 = с2 = с3 = 1/3), D+ = 2.434, D– = 1.232.
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Рис. 2. Зависимость коэффициентов D+ (а) и D– (б) от концентраций при соотношении коэффициентов самодиффу-
зии D1 : D2 : D3 как 10 : 4 : 1. Для эквиатомного состава (с1 = с2 = с3 = 1/3), D+ = 5.827, D– = 1.373.
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временную зависимость, имеют гораздо более
сложный вид и их не удается выразить через 
так, чтобы поучились обозримые выражения. По-
этому далее на рис. 4–7 представлены графики,
иллюстрирующие зависимость элементов матри-
цы M1 от концентраций при тех же соотношени-
ях между коэффициентами самодиффузии что и
ранее. Причем приводятся графики только для
элементов матриц, имеющих старший порядок
по концентрации вакансий. Вначале на рис. 4 и

,i VD D
рис. 6 представлены графики для элементов мат-
рицы M1 (6), определяющих вклад в зависимость
концентрации первого компонента в диффузион-
ной зоне от координат и времени слагаемых, опре-
деляемых начальными и граничными условиями
для первого компонента (см. (6)), а затем (рис. 5, 7)
для второго.

Следует отметить, что коэффициенты имеют
одинаковый порядок величин. Причем, в некото-
рой области изменения концентраций элементы

Рис. 3. Зависимость коэффициентов D+ и D– от концентраций при соотношении коэффициентов самодиффузии
D1 : D2 : D3 как 10 : 4 : 1 при различных постоянных значениях компонента с3.
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фузии D1 : D2 : D3 как 3 : 2 : 1. Для эквиатомного состава (с1 = с2 = с3 = 1/3),   = 0.102.
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правого столбца матрицы M1 (6), определяющие
вклад медленно меняющихся слагаемых (завися-

щих от ), имеют значения превышающие вели-
чины элементов среднего столбца этой матрицы

(зависящих от ). Т.е. в этой области концен-
траций будет преобладать медленное изменение
концентрации первого компонента и других со
временем.

На рис. 6, 7 приведены зависимости аналогич-
ных элементов матрицы для другого соотноше-
ния коэффициентов самодиффузии.

−D

+D

Из приведенных данных видно, что они имеют
очень близкий характер и несколько различаются
количественно, но не качественно. Дополнительно
проведены расчеты  и  при двух соотношениях
между коэффициентами самодиффузии таких, что
их средние значения совпадают (рис. 8 и 9).

Анализ приведенных на этих рисунках резуль-
татов показывает, что чем больше различие коэф-
фициентов самодиффузии в системе при их оди-
наковом среднем значении, тем меньше величина
коэффициента  и тем более выраженными бу-
дут эффекты замедления взаимной диффузии

+D −D

−,D

Рис. 5. Зависимость коэффициентов  (а) и  (б) от концентраций при соотношении коэффициентов самодиф-

фузии D1 : D2 : D3 как 3 : 2 : 1. Для эквиатомного состава (с1 = с2 = с3 = 1/3)   = 0.156.
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Рис. 6. Зависимость коэффициентов  (а) и  (б) от концентраций при соотношении коэффициентов самодиф-

фузии D1 : D2 : D3 как 10 : 4 : 1. Для эквиатомного состава (с1 = с2 = с3 = 1/3),   = 0.124.
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Рис.7. Зависимость коэффициентов  (а) и  (б) от концентраций при соотношении коэффициентов самодиф-

фузии D1 : D2 : D3 как 10 : 4 : 1. Для эквиатомного состава (с1 = с2 = с3 = 1/3),  
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Рис. 8. Зависимость коэффициентов D+ (а) и D– (б) от концентраций при соотношении коэффициентов самодиффу-
зии D1 : D2 : D3 как 9 : 5 : 1. Для эквиатомного состава (с1 = с2 = с3 = 1/3), D+ = 6.477, D– = 1.389.

D+ D–

6.0
6.5

5.0
5.5

7.0
7.5
8.0
8.5
9.0

0
0.4

0.8

0
0.4

(а)

0.8

c2

c1

1

2

3

4

5

2

1

3

4

5

0.2
0.6

1.0

0
0.4

(б)

0.8

c2

c1

5

6

7

8

9

Рис. 9. Зависимость коэффициентов D+ (а) и D– (б) от концентраций при соотношении коэффициентов самодиффу-
зии D1 : D2 : D3 как 6 : 5 : 4. Для эквиатомного состава (с1 = с2 = с3 = 1/3), D+ = 5.515, D– = 4.352.
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при эквиатомном составе сплава и ряде других
составов. Кроме того, вклад таких слагаемых при
указанных условиях будет также больше, что сле-
дует из величин компонент матрицы М.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Таким образом в работе изучены концентра-

ционные зависимости коэффициентов диффу-
зии, ответственных за перераспределение компо-
нентов сплава в диффузионной зоне, а также за
кинетику любых диффузионных превращений в
таких системах. Как следует из полученных ранее
уравнений, а также из приведенных на рисунках
иллюстраций, упомянутые коэффициенты нели-
нейным образом зависят от концентраций и ко-
эффициентов самодиффузии. Причем больший
из этих коэффициентов может принимать значе-
ния в интервале от среднего коэффициента само-
диффузии, до максимального, а меньший – от
наименьшего до среднего. Предварительные ре-
зультаты свидетельствуют, что в трехкомпонент-
ном сплаве взаимная диффузия будет происхо-
дить медленнее по сравнению с предсказаниями
теорий, обобщающих подход Даркена [4], и в
наибольшей степени это различие будет прояв-
ляться для сплавов эквиатомного состава и при
увеличении отличия между коэффициентами са-
модиффузии. Другими словами, следует ожидать,
что замедленная диффузия ‘sluggish diffusion’ бу-
дет наблюдаться в тех сплавах, где максимальный
и минимальный коэффициенты самодиффузии
различаются в пять раз (приблизительно) и более.

Авторы хотели бы отметить финансовую под-
держку Национального исследовательского ядер-
ного университета МИФИ “Проект академическо-
го превосходства” (Контракт № 02.a03.21.0005).
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Проведено численное моделирование затвердевания модифицированного расплава алюминия (Al–
Cu) в цилиндрическом тигле. Используемая модель описывает термодинамические процессы, гете-
рогенное зародышеобразование и кристаллизацию α- и β-компонент расплава. Зарождение кри-
сталлической фазы происходит на поверхности сферических частиц при охлаждении расплава ниже
температуры ликвидуса, которая меняется в зависимости от концентрации растворенного легирую-
щего материала. Показана связь между величиной переохлаждения и размером зародышей, образую-
щихся на поверхности наноразмерных частиц. При охлаждении расплава от температуры ликвидуса до
температуры эвтектики происходит кристаллизация α-компоненты сплава, а при дальнейшем охла-
ждении – эвтектическая кристаллизация β-компоненты. Определено, что условия зародышеобразова-
ния, темп кристаллизации и время затвердевания существенно различаются внутри расплава. Объем
твердой фазы, сформировавшейся вокруг зародыша, характеризует размер зерен в затвердевшем спла-
ве. Достоверность предложенной модели подтверждена сравнением результатов численного расчета с
данными физического эксперимента.

Ключевые слова: численное моделирование, бинарный сплав, модифицирование, наноразмерные
сферические частицы, гетерогенное зародышеобразование, кристаллизация
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ВВЕДЕНИЕ
Сплавы алюминия, обладая отличными физи-

ческими и механическими свойствами, широко
применяются в различных отраслях промышлен-
ности. Однако при получении отливок алюминия
актуальны проблемы уменьшения дефектности и
повышения прочности материала. Одним из спо-
собов решения этих проблем является измельче-
ние структуры затвердевшего металла при добав-
лении в расплав наноразмерных тугоплавких ча-
стиц. На частицах, в зависимости от их размеров,
формы и смачиваемости поверхности, возможно
гетерогенное зародышеобразование. В качестве
модификаторов используются предварительно
подготовленные частицы TiN, TiC и др., которые
при массовой доле в расплаве не более 0.1%, спо-
собствуют увеличению количества центров кри-
сталлизации [1–4].

В настоящее время существует значительное ко-
личество публикаций, посвященных исследовани-
ям влияния модифицирования тугоплавкими ча-
стицами расплавов алюминия. Экспериментально

подтверждено уменьшение среднего размера зерна
в слитках и улучшение прочностных свойств за-
твердевшего металла [1–4]. Попытки математиче-
ского описания процессов гетерогенного зароды-
шеобразования осуществляются уже длительное
время [5–16], однако широкого распространения
эти модели при исследовании кристаллизации по-
ка не получили.

Вместе с тем в [17] предложена модель, соче-
тающая подход популяционной динамики с ме-
тодом клеточных автоматов для исследования
формирования микроструктуры в модифициро-
ванных алюминиевых сплавах. Модель описы-
вает кинетику растворения инокулированных
частиц, зародышеобразование и последующий
рост кристаллов. Результаты численного моде-
лирования сравниваются с данными, получен-
ными в ходе экспериментальных исследований
затвердевания сплава Al–Cu, модифицирован-
ного наноразмерными частицами TiC. Однако не
все результаты согласуются с общепринятой тео-
рией и практикой. Авторы исследовали кристал-
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лизацию при массовой доле частиц в расплаве от
0.05 до 1.2%. Тогда как как результаты исследова-
ний свидетельствуют, что при массовой доле ча-
стиц в расплаве более 0.1% происходит их коагу-
ляция и желаемый результат модифицирования
не достигается [18].

В работах [19, 20] рассмотрена математическая
модель затвердевания металла, модифицирован-
ного тугоплавкими наноразмерными частицами, и
описаны процессы гетерогенного зародышеобра-
зования и кристаллизации бинарных сплавов на
основе алюминия с диаграммами состояний эвтек-
тического типа. По результатам численного моде-
лирования описаны особенности кинетики гетеро-
генного зародышеобразования и кристаллизации
расплава в цилиндрическом тигле. Получено удо-
влетворительное совпадение результатов числен-
ных расчетов с данными экспериментальных ис-
следований. Процесс зародышеобразования рас-
сматривался в предположении, что наноразмерные
частицы имеют форму куба с плоскими поверхно-
стями. Однако, очевидно, что частицы после пред-
варительной обработки имеют сложную форму, а
их поверхность может быть плоской только ча-
стично. Поэтому полезно рассмотреть возмож-
ность гетерогенного зародышеобразования на ча-
стицах сферической формы, часто используемых
в моделях различных авторов [8, 11–16]. Это поз-
волит уточнить наше представление о процессах
гетерогенного зародышеобразования особенно
при использовании новой информации, полу-
ченной в ходе экспериментов.

В настоящей работе рассматриваются процес-
сы при затвердевании двухкомпонентного сплава
алюминия Al–1% Cu в чугунном тигле. Расплав-
ленный металл модифицирован плакированны-

ми алюминием тугоплавкими наноразмерными
сферическими частицами. Исходные параметры
задачи определены из имеющихся в литературе
условий экспериментов и полученных результа-
тов [17]. Сформулирована математическая модель,
описывающая термодинамические явления в рас-
плавленном металле и тигле, а также гетерогенное
зародышеобразование и кристаллизацию α-ком-
поненты и β-компоненты бинарного расплава.
Определена связь между величиной переохлажде-
ния и размером зародышей, образующихся на по-
верхности наноразмерных частиц. В ходе числен-
ного моделирования определена кинетика роста
твердой фазы в затвердевающем расплаве. Адек-
ватность модели кристаллизации при наличии
ультрадисперсных сферических частиц в сплаве
алюминия подтверждается удовлетворительным
совпадением результатов расчетов и имеющихся
экспериментальных данных.

МАТЕМАТИЧЕСКАЯ МОДЕЛЬ
И АЛГОРИТМ РЕАЛИЗАЦИИ

Используя данные об эксперименте, описан-
ном в [17], рассматривается затвердевание алю-
миниевого сплава Al–Cu в чугунном цилиндри-
ческом тигле. Высота отливки H, радиус – Rin,
толщина донной части тигля – hb, а боковой стен-
ки – hw (схема на рис. 1). Расплав модифицирован
тугоплавкими наноразмерными сферическими ча-
стицами радиусом Rp много меньше H и Rin, а их
массовое содержание mp составляет 0.05%. Между
внешними поверхностями тигля, свободной по-
верхностью расплава и окружающей средой про-
исходит теплообмен. На поверхностях контакта
расплав–тигель учитывается термическое сопро-
тивление Rh, определенное по результатам экс-
периментов [21]. Температуры расплава и тигля
в начальный момент одинаковые и выше темпе-
ратуры кристаллизации металла. В центральной
части расплава размещена термопара, фиксиру-
ющая температуру. Теплофизические парамет-
ры металла в жидком и твердом состояниях по-
стоянные и равны средним значениям в рассмат-
риваемых интервалах температур.

С учетом принятых допущений теплоперенос
в сплаве описывается уравнением в цилиндриче-
ской системе координат (r, z):

(1)

где локальное значение коэффициентов ce = c1,
ρe = ρ1, λe = λ1 при fs = 0, ce = c2, ρe = ρ2, λe = λ2 при
fs = 1 и ce = c1(1 – fs) + c2fs, ρe = ρ1(1 – fs) + ρ2fs, λe =
= λ1(1 – fs) + λ2fs в случае 0 < fs < 1. Здесь fs – объ-
емная доля твердой фазы в расплаве, λ, c, ρ – теп-

≤ ≤

∂∂ ∂ ∂ ∂ ∂ρ = λ +

≤

λ + ρ κ
∂ ∂ ∂ ∂ ∂ ∂

≤ +in b

s
2 0

b0 , ,

1 ;e e e e
fT T Tc r

t r r r z z
r R h z h H

t

Рис. 1. Схема сечения цилиндрического тигля (1) с
расплавом (2), 3 – точки контроля температуры.
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лопроводность, теплоемкость и плотность соответ-
ственно, κ0 – удельная теплота плавления, индексы
физических параметров для жидкой (i = 1) и твер-
дой (i = 2) фаз материала сплава. Для материала
тигля i = 3.

Изменение температуры в тигле описывается
уравнением:

(2)

Условия симметрии в расплаве и тигле:

Условие теплообмена между свободной по-
верхностью расплава и окружающей средой:

граничные условия на боковой поверхности тигля:

на его дне:

на верхней поверхности боковой стенки:

α1, α2 – коэффициенты теплоотдачи, Tc – темпе-
ратура окружающей среды.

 ∂ ∂ ∂ ∂ρ = λ + ∂ ∂ ∂ ∂ 

2

3 3 3 2
1 .T T Tc r
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z
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T

Условия на поверхностях соприкосновения ме-
талла с тиглем:

Начальное значение (t = 0) температуры в рас-
плаве и тигле

Рассматриваемый расплав содержит плакиро-
ванные алюминием тугоплавкие наноразмерные
частицы. В процессе затвердевания такого рас-
плава зарождение кристаллов происходит на по-
верхности частиц, так как при этом затрачивается
меньше энергии, чем при гомогенном зародыше-
образовании [11, 15]. Считаем, что на смачиваемой
поверхности наноразмерной сферической частицы
возможно образование зародыша. Поверхность за-
родыша, граничащую с расплавом, также полагаем
поверхностью части сферы. Зародыш может быть
как меньше, так и больше частицы. Рисунок 2 ил-
люстрирует расположение зародышей кристалла
на поверхности сферической подложки.

Рассмотрим образование зародыша кристал-
лической фазы на твердой сферической частице,
находящейся в переохлажденном расплаве. Пусть
Rp – радиус частицы с центром в точке 0, Rs – ра-
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Рис. 2. Схемы образования зародышей кристаллов на поверхности частицы при Rp > Rs (а) и Rp < Rs (б) 1 – жидкая
фаза, 2 – зародыш, 3 – частица.
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диус зародыша с центром в точке 0' на поверхно-
сти частицы, θ – краевой угол смачивания на
сферической подложке (частице) в точке B, σ12,
σ13, σ23 – поверхностные натяжения границ раз-
дела жидкость–зародыш, жидкость подложка, за-
родыш–подложка. Тогда изменение свободной
энергии системы при образовании равновесного
зародыша в соответствии с уравнением Гиббса со-
гласно [12, 13] будет определяться соотношением:

где V2 – объем зародыша, S12 – площадь поверх-
ности раздела жидкость–зародыш, S23 – пло-
щадь поверхности раздела зародыш–подложка.
2πRpsinγ – длина линии контакта и τ – линейная
энергия поверхностного натяжения на границе
между жидкой фазой, зародышем и частицей. Ра-
диус AB линии контакта определяется соотноше-
нием Rpsinγ, где значение γ следует из:

Tl0 – исходная температура ликвидуса сплава,
ΔT = Tl – T – переохлаждение, Tl – текущая тем-
пература ликвидуса.

Условие равновесия вдоль касательной в точке
B к поверхности частицы с учетом влияния линей-
ного натяжения периметра смачивания [11, 13]

(3)

где  – линейное натяжение линии
трехфазного контакта. В результате уравнение (3)
приводится к

Линейная энергия поверхностного натяжения опи-
сывается соотношением

(4)

где a0 – радиус сферы молекулярного действия.
Из (4) следует, что τ < 0 при 0° < θ < 180°.

Примем во внимание, что 

δ – параметр Толмена [22],  – поверхностное
натяжение на плоской поверхности раздела заро-
дыш–расплав для алюминия. Тогда используя вы-
ражение

(5)
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описывающее изменение свободной энергии си-
стемы при образовании зародыша, можно вычис-
лить критический размер зародыша R* и критиче-
скую энергию Гиббса ΔG* при различных значени-
ях переохлаждения ΔT. При выполнении условия

 для появле-
ния зародыша критического размера затрачива-
ется меньше энергии.

Скорость образования зародышей кристаллов
α-компоненты сплава (Al) согласно [7] определя-
ется соотношением:

(6)

где kB – константа Больцмана, K – кинетический
параметр, зависящий в общем случае от поверх-
ностного натяжения, размеров модифицирующих
частиц и числа атомов на их поверхности, T – тем-
пература (K).

Выражение для кинетического параметра K в
формуле (6), согласно [7] представим в виде:

где  – число атомов металла со-
прикасающихся с поверхностью наноразмерных
частиц,  =  – число нано-
размерных частиц в единице объема расплава, ρp –
плотность вещества частицы, la, – межатомное рас-
стояние в расплаве, h – постоянная Планка, E –
энергия активации процесса диффузии в расплаве.

Число кристаллов α-компоненты сплава, об-
разовавшихся при переохлаждении жидкого ме-
талла после времени tl0, когда температура достиг-
ла значения Tl0:

где fs – объемная доля растущей твердой фазы,
описываемая подобно [23]:

Vs – объем твердой фазы, образовавшейся на
наноразмерной частице. Предполагается, что
рост кристаллической фазы подчиняется нор-
мальному механизму, а радиус ее границы R
определяется линейной зависимостью скоро-
сти роста от переохлаждения  [6],

 где Kα – физическая

константа.
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Для оценки кинетической константы Kα воз-
можно использовать формулу:

где ∆Ha – энтальпия плавления в расчете на
один атом, коэффициент диффузии в жидкости
D определяется уравнением Аррениуса D =
=  [24].

Формулу для определения переохлаждение ΔT =
= Tl – T представим в виде:

Здесь температура ликвидуса Tl связана с концен-
трацией С растворенного компонента (Cu), TA –
температура плавления чистого металла-раство-
рителя (Al), β – модуль коэффициента наклона
линии ликвидуса на диаграмме состояния Al–Cu.
Концентрация легирующего компонента опреде-
ляется из уравнения неравновесного рычага (урав-
нение Шейла) C = C0/(1 – fs)1 – k [6, 25], где С0 – ис-
ходная концентрация, k – коэффициент распреде-
ления растворенного компонента. Рост твердой
фазы α-компоненты (алюминия) сплава происхо-
дит в температурном интервале Tl0 ≥ T ≥ TE, где
Tl0 = TA – βC0, TE – температура эвтектики.

При расчетах кристаллизации α-компоненты
сплава в уравнении (1) для параметра κ0 использу-
ется значение удельной теплоты плавления алюми-
ния κAl. Полагаем, что при T = TE доля твердой фа-
зы равна fsα.

После охлаждения металла до температуры эв-
тектики происходит затвердевание β-компоненты
сплава. Образования зародышей кристаллов α-ком-
поненты сплава не происходит и N = N(r,z,tE). Вви-
ду малой взаимной растворимости алюминия и
меди, предполагается, что при дальнейшем охла-
ждении расплава рост твердой фазы подчиняется
нормальному механизму, характеризуемого кон-
стантой роста Kβ. Радиус границы твердой фазы
R, растущей вокруг частицы после момента вре-
мени t = tE, когда температура расплава достигла
температуры TE,

а объем твердой фазы β-компоненты сплава Vsβ,
образовавшейся к моменту времени t:

( )α = Δ 2
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Доля твердой фазы fsβ в затвердевающем эвтек-
тическом расплаве определяется соотношением:

При расчетах кристаллизации эвтектики в урав-
нении (1) вместо параметра κ0 используется κCu –
удельная теплота плавления для меди. Эвтектиче-
ская кристаллизация проходит в диапазоне темпе-
ратур TE > T ≥ Tend, где Tend – температура полного
затвердевания расплава. Доля твердой фазы fs в
процессе затвердевания сплава определяется со-
гласно

Для реализации модели применялся конечно-
разностный алгоритм. Расчeтная область была
разбита на I × J ячеек. Шаги пространственной
сетки (Δr, Δz) выбирали таким образом, чтобы гра-
ницы расплав–тигель располагались посередине
расстояния между соседними узлами, располо-
женными в расплаве и тигле. Вдоль временной
переменной использовали равномерную сетку с
шагом Δt. Разностные уравнения строили посред-
ством аппроксимации балансных соотношений,
получаемых интегрированием уравнений (1), (2)
с использованием соответствующих граничных
условий. Порядок аппроксимации 
Распределение температуры описывалось значе-
ниями в узлах сетки. Решение алгебраической си-
стемы, полученной при неявной аппроксимации
уравнений теплопереноса, осуществляли итера-
ционным методом [26]. Расчеты продолжали до
момента полного затвердевания расплава. Адек-
ватность модели и алгоритма ее реализации под-
тверждаются качественным и количественным
совпадением результатов расчетов с данными фи-
зических экспериментов [17].

РЕЗУЛЬТАТЫ РАСЧЕТОВ

Численное исследование динамики кристал-
лизации модифицированного расплава проводи-
ли при параметрах для тигля и сплава Al–1% Cu
[17, 19, 21, 27]: Rin = 0.01 м, H = 0.04 м, hb = 0.01 м,
hw = 0.01 м, с1 = 1050 Дж/(кг K), λ1 = 100 Вт/(м K),
ρ1 = 2.35 × 103 кг/м3, с2 = 1150 Дж/(кг K), λ2 =
= 220 Вт/м K, ρ2 = 2.57 × 103 кг/м3, κAl = 3.89 ×
× 105 Дж/кг, κCu = 2.1 × 105 Дж/кг, T0 = 993 K,
TA = 933 K, Tl0 = 929.15 K, TE = 821 K, β =3.85 K/%,
C0 = 1 мас. %, k = 0.14, a0 = 0.143 × 10–9 м, Kα = 7 ×
× 10–5 м/(с K), Kβ = 7 × 10–5 м/(с K), модифициру-
ющие наночастицы TiC – ρp = 4930 кг/м3, mp =
= 0.05 мас. %, Rp = 91 × 10–9 м; la = 2.86 × 10–10 м,
lc = 4.33 × 10–10 м, D0 = 10–7 м2/с, ∆Ha = 1.75 ×

× 10–20 Дж, E = 4.2 × 10–20 Дж,  = 0.093 Дж/м2,

β β=s s1 – exp – }.{f NV

α β= +s s s .f f f
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kB = 1.38 × 10–23 Дж/K, θ = 5°, δ = 2.98 × 10–10 м,
с3 = 540 Дж/(кг К), λ3 = 45 Вт/(м К), ρ3 = 7.3 ×
× 103 кг/м3; Rh = 10–4 м2 K/Вт, α1 = 150 Вт/(м2 K);
α2 = 150 Вт/(м2 K), Tc = 293 K. Во время экспери-
ментов термопара, фиксирующая изменение тем-
пературы, расположена в центре слитка (r = 0, z =
= hb + H/2) [17].

Рисунок 3а иллюстрирует изменение величи-
ны ΔG, описываемой уравнением (5), при различ-
ных величинах переохлаждения расплавленного
металла. Из результатов, полученных в ходе рас-
четов, следует, что при переохлаждении 0.5 K от-
сутствуют условия возникновения устойчивого
зародыша размером, сопоставимым с размером
частицы. При переохлаждении 1 K радиус сфери-
ческого зародыша, образующегося на поверхности
частицы, может достигнуть критического размера
R*, чему будет соответствовать максимальная ве-
личина свободной энергии (энергия Гиббса) ΔG*.
Величинам критических радиусов соответствуют
точки на оси Rs, в которых фукция ΔG принимает
макимальные значения. Так при ΔT = 1 K – R* =
= 189 нм, ΔG* = 7.4 × 10–15 Дж, при ΔT = 1.5 K – R* =
= 126 нм, ΔG* = 1.2 × 10–15 Дж. Таким образом при
малых величинах переохлаждения критические
радиусы образующихся зародышей больше ра-
диуса модифицирующих наноразмерных частиц
Rp = 91 нм (рис. 3а).

Так как используется фиксированный краевой
угол смачивания на сферической частице θ = 5°, то
зародыши, имеющие критический размер R* ≈ Rp,
не появляются. При переохлаждении больше 2.3 K
возникают условия для образования зародышей
с критическими радиусами меньше радиуса мо-
дифицирующих частиц Rp (рис. 3б). Так при
ΔT = 2.5 K – R* = 75 нм, ΔG* = 5.6 × 10–19 Дж, при
ΔT = 3 K – R* = 61 нм, ΔG* = 8.2 × 10–20 Дж, при
ΔT = 3.5 K – R* = 50 нм, ΔG* = 1.6 × 10–20 Дж.

Необходимо отметить, что при увеличении пе-
реохлаждения для появление зародышей, имею-
щих критический размер, затрачивается гораздо
меньше энергии. А именно величина энергии ΔG*,
согласно уравнения (6), имеет решающее влияние
на возможность образования зародышей.

Для проверки модели кристаллизации было
рассмотрено объемное затвердевание алюминие-
вого сплава Al–1% Cu в цилиндрическом тигле с
инокулированными тугоплавкими частицами TiC.
При расчетах для определения начальных и гра-
ничных условий использовали условия экспери-
мента, в котором фиксировали изменение темпе-
ратуры в металле при кристаллизации цилиндри-
ческой отливки диаметром 0.02 м и высотой 40 мм
[17]. Рисунок 4 иллюстрирует изменение темпе-
ратуры и долю твердой фазы в затвердевающем
металле в центре формирующейся отливки (r = 0,
z = hb + H/2) и в точке соприкосновения с боко-
вой поверхностью тигля (r = R, z = hb + H/2). На
рис. 4а представлены результаты расчетов, кото-
рые качественно и количественно совпадают с
данными физического эксперимента и свиде-
тельствуют о том, что предложенная модель удо-
влетворительно описывает изменение температу-
ры в центре отливки при кристаллизации моди-
фицированного сплава.

В точке контакта металла с боковой стенкой
тигля перегрев снимается за 1.09 с, и далее проис-
ходит переохлаждение расплава ниже температу-
ры ликвидуса на 2.52 K (рис. 4а, 5а). При ΔT ≤ 2.3 K
зародышеобразование отсутствовало. При ΔT >
> 2.43 K в продолжение 0.01 с происходит интен-
сивное образование зародышей кристаллов
α-компоненты металла (рис. 5а). С появлением и
ростом кристаллической фазы переохлаждение
быстро снижается ниже величины 2.43 K и заро-
дышеобразование прекращается. С учетом того,
что зародыши возникали при переохлаждении
выше 2.3 K, их размер меньше размера модифи-

Рис. 3. Изменение ΔG при зародышеобразовании для ΔT (K): (1) 0.5, (2) 1, (3) 1.5, (4) 2.5, (5) 3, (6) 3.5; а) Rs > Rp, б) Rs < Rp.
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Рис. 4. Изменение температуры (а) и доли твердой фазы (б) в расплаве у боковой поверхности тигля (1) и в центре от-
ливки (2). Точки – эксперимент, сплошная линия – расчет.
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Рис. 5. Величина переохлаждения (1) и скорость зародышеобразования (2) в расплаве у боковой поверхности тигля (a)
и в центре отливки (б). Штриховая линия соответствует ΔT = 2.43 K.
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цирующих частиц. Кристаллизация α-компонен-
ты сплава Al–Cu вблизи стенки продолжается
12.65 с, доля твердой фазы в расплаве растет, пе-
реохлаждение снижается (рис. 4б, 5а). После до-
стижения расплавом температуры эвтектики TE и
fsα = 0.98, происходит эвтектическая кристаллиза-
ция β-компоненты сплава. Полное затвердевание
завершается на 14-ой секунде.

В центре отливки перегрев полностью снима-
ется за 2.2 с и начинается переохлаждение распла-
ва (рис. 5б). Однако через 1 с величина переохла-
ждения перестает увеличиваться и несколько се-
кунд сохраняется на уровне 2.43 K. Это происходит
из-за выравнивания интенсивности выделения
скрытой теплоты кристаллизации и интенсивно-
сти отвода тепла в окружающую среду. Далее с уве-
личением переохлаждения начинается образова-
ние зародышей кристаллов α-компоненты метал-

ла. С учетом того, что переохлаждение в расплаве
в центре отливки превышает 2.3 K, размер заро-
дышей меньше размера модифицирующих ча-
стиц. При ΔT ≤ 2.3 K зародышеобразование отсут-
ствовало. Интенсивная кристаллизация α-ком-
поненты (Al) сплава начинается с 9-ой секунды и
длится 1.5–2 с. Эвтектическая кристаллизация
β-компоненты (Cu) и полное затвердевание спла-
ва завершается к 17-ой секунде. (рис. 4б).

Время затвердевания, переохлаждение и темп
кристаллизации существенно меняются с удалени-
ем от боковой стенки тигля (рис. 4, 5). Следствием
этого является различие условий зародышеобразо-
вания и начала кристаллизации в расплавленном
металле. Рис. 6а иллюстрирует изменение количе-
ства возникших зародышей от точки в центре от-
ливки до точки соприкосновения с тиглем при z =
= hb + H/2. Область с наиболее мелкой структу-
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рой металла находится вблизи боковой стенки
тигля, что качественно совпадает c имеющимися
экспериментальными данными [3]. В централь-
ной части отливки при r < 0.007 м после снятия
перегрева условия зародышеобразования почти
не различаются и, как следствие, кристаллы име-
ют одинаковый размер. На рис. 6б представлены
средние размеры зерен в структуре металла, рас-
считанные по формуле d0 = 1/N1/3, которые согла-
суются с результатами экспериментов [17].

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Предложена математическая модель кри-
сталлизации бинарного сплава (Al–Cu) с моди-
фицирующими тугоплавкими наноразмерными
сферическими частицами. Проведено числен-
ное моделирование затвердевания расплава в
цилиндрическом тигле и рассмотрены особен-
ности кристаллизации. Исходные параметры
задачи определены из описанных в литератур-
ном источнике условий эксперимента и полу-
ченных результатов. Рассмотрена кинетика гете-
рогенного зародышеобразования и кристаллиза-
ции в процессе охлаждения расплава. Определено,
что условия зародышеобразования и кристаллиза-
ции существенно различаются внутри отливки.
Установлено, что критические радиусы образую-
щихся зародышей меньше радиуса модифицирую-
щих наноразмерных частиц, а зародыши больше
модифицирующих частиц не возникают. Рассчи-
танные температурные режимы кристаллизации
сплава и размеры зерен затвердевшего металла удо-
влетворительно согласуются с известными опыт-
ными данными.

Работа выполнена в рамках государственного
задания (№ госрегистрации 121030500137-5).
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ВВЕДЕНИЕ
Исследование прохождения света через рассе-

ивающие среды связано с широким кругом задач,
начиная с описания распространения света от да-
леких галактик и его преломления в атмосфере
Земли до поиска неоднородных образований в те-
ле человека и разработки компактных оптических
устройств.

Теория многократного рассеяния является
фундаментальным подходом, описывающим рас-
пространение света в неупорядоченных средах из
первых принципов [1]. В рамках этой теории маг-
нитооптические эффекты (МОЭ) и поляризаци-
онные эффекты интенсивно исследуют во многих
работах. Упомянем лишь некоторые из них. Рас-
пространение волн и поляризационные эффекты
обсуждали для немагнитных сред [2, 3], магнитоак-
тивных сред [4, 5] и немагнитных сред с магнитооп-
тическими рассеивателями [6]. Также был прове-
ден расчет для заданного числа событий рассеяния
в магнитных средах [7].

Теория многократного рассеяния обеспечива-
ет физическую интерпретацию распространения
света в терминах собственных поляризационных
каналов. Каждый собственный канал имеет свою

пространственную зависимость, транспортные
константы и может нести определенную поля-
ризацию. Описание в терминах этих каналов ис-
пользовали для получения точного решения коге-
рентного обратного рассеяния [8], для обсуждения
рассеяния на атомах с внутренним вырождением
[9], для учета старших вкладов по расстоянию меж-
ду источником и детекторами при вычислении соб-
ственных векторов [10], для учета включений с ко-
роткодействующими корреляциями [11] и расчета
вклада МОЭ в собственный вектор диффузионного
канала [12].

Распространение света в гиромагнитной среде
связано с различными МОЭ. Фокусируясь на эф-
фектах в объеме и слабом магнитном поле, мы
приходим к эффекту Фарадея – вращению поля-
ризации в плоскости, ортогональной направле-
нию распространения света. В данной работе мы
используем описание собственных поляризаци-
онных каналов для изучения распространения
света в неупорядоченных магнитных средах, чего
раньше не делали. Показано, что МОЭ в ведущем
порядке приводят к колебаниям в подпростран-
стве линейно поляризованных собственных мод.
Примечательно, что колебания происходят в двух
парах мод с разными частотами. Следующий за
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ведущим порядок вклада МОЭ (вычислен ранее в
[5]) приводит к уменьшению эффективной дли-
ны свободного пробега рассеяния . За исклю-
чением подпространства собственных мод с кру-
говой поляризацией, где МОЭ не вносит вклад в

 в этих порядках.

ТЕОРИЯ МНОГОКРАТНОГО РАССЕЯНИЯ
И ПОЛЯРИЗАЦИОННЫЕ

СОБСТВЕННЫЕ КАНАЛЫ
Мы используем теорию многократного рассе-

яния, ab initio подход для описания распростране-
ния света в средах с включениями [13, 14]. Мы
пренебрегаем граничными эффектами и предпо-
лагаем, что электрическое поле E распространя-
ется в бесконечной магнитной среде и подчиня-
ется уравнению Гельмгольца:

(1)

где   – длина волны света в вакууме, j –
плотность тока источника света,  – тензор ди-
электрической проницаемости.

Решение исходящей электрической волны
можно найти в следующем виде:

(2)

где  – запаздывающая функция Грина,
 – трехмерные радиус-векторы.

В отсутствие примесей тензор диэлектрической
проницаемости в магнитных средах имеет вид:

(3)

Здесь  – символ Кронекера,  – диагональ-
ная часть тензора диэлектрической проницаемо-
сти,  – тензор Леви–Чивита,  – вектор гира-
ции, пропорциональный намагниченности среды.
Наличие антисимметричной части диэлектриче-
ского тензора приводит к эффекту Фарадея.

В этом случае запаздывающая функция Грина в
обратном пространстве k, 
определяется следующим выражением:

(4)

где  – единичный вектор вдоль волнового
вектора k,  – его скалярное произведение на
вектор гирации. Магнитооптическое взаимодей-
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ствие проявляется в структуре функции Грина с
проекторами  на правую (левую) круговую
поляризацию. Знак плюс перед мнимой беско-
нечно малой величиной в знаменателе функции
Грина определяет выбор исходящего распростра-
нения волны.

Включения в среде можно рассматривать как
флуктуации тензора диэлектрической проницае-
мости  Мы предполагаем, что магнитоопти-
ческие эффекты внутри частиц отсутствуют. Изо-
тропный некоррелированный беспорядок, соот-
ветствующий модели белого шума [14], имеет вид:

(5)

где  означает усреднение по гауссовому рас-
пределенному беспорядку,  – длина свободного
пробега в среде при упругом рассеянии.

В этом случае учет многократного рассеяния
на разреженных включениях приводит к замене

 на  в функции Грина, где  Это так
называемое приближение Бурре [15], которое со-
ответствует вычислению членов старшего поряд-
ка с малым параметром 

Из вычисленной выше функции Грина можно
получить только характеристики среднего поля
распространения света, такие как эффективный
диэлектрический тензор. В этом анализе имеется
два собственных канала в плоскости, ортогональ-
ной направлению вектора гирации [16]. В немаг-
нитных средах,  поляризация света соб-
ственных каналов линейная, а для случая 
поляризация света круговая.

Для получения полной физической картины и
изучения эффектов интерференции в неупорядо-
ченных средах требуется анализ двухточечного
коррелятора  В лестничном прибли-
жении [10] он удовлетворяет уравнению Бете–Сол-
питера:

(6)

Мы считаем, что источником света является то-
чечный диполь:

(7)

где  – дипольный момент,  – радиус-
вектор местоположения источника, и он ориен-
тирован вдоль s-ой оси.

Уравнение (6) можно переписать в обратном
пространстве с помощью преобразования Фурье
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по переменным  и  с
дуальными переменными в обратном простран-
стве, соответственно,  и K.

Уравнение Бете–Солпитера для случая 
записывается как

(8)

где

(9)

Вычисление собственных векторов 

(10)

позволяет найти  следующим образом:

(11)

Теперь введем величину с размерностью плот-

ности энергии  Она является нашим

главным интересом из-за интерпретации как
плотности энергии с поляризационным разреше-
нием для поляризационного собственного канала

 [11]. Каждый канал описывает рас-
пространение пары  в .

Вычисление S-тензора (9) аналитически воз-
можно в ограниченных случаях с помощью вырож-
денной теории возмущений. Расчет начинается с
нулевого приближения: бесконечное расстояние
между источником и детекторами,  в немаг-
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нитных средах,  Для собственных векторов
-тензора получаются известные результаты:

(12)

Здесь  Собственные значения
вырождены и принимают значения  со-
ответственно для  Примечательно,
что такое различие мод соответствует разным ти-
пам поляризаций, передаваемых разными канала-
ми [6]. Каналы в подпространстве  несут
линейную поляризацию, тогда как собственные
моды с  переносят круговую поляриза-
цию. Первая собственная мода,  является
диффузной деполяризованной модой, которая не
затухает на больших расстояниях.

Далее учет старшего порядка по  (см. по-
дробный расчет в [10]) приводит к частичному
снятию вырождения. Вычисление  в случае не-
нулевой гирации включает интегрирование по
модулю  по теореме о вычетах, последующее раз-
ложение  в пределе  и, наконец, вычисле-
ние интеграла по углам [12]. Это приводит к по-
правке по гирации первого порядка,  в парах

 См. подробности в табл. 1.
Плотность энергии собственных каналов по-

ляризации с собственными значениями в виде
 принимает форму [11]:

(13)

где  – постоянная диффузии, μp =

=  – коэффициент затухания. В реальном

пространстве плотность энергии имеет диффузион-
ную форму с убывающей экспонентой:

(14)

Здесь,  – упругая дли-

на свободного пробега отдельного собственного
канала.  экспоненциально затухает для всех
собственных каналов, кроме первого канала –
диффузионная мода, где  значит 
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Таблица 1. Собственные значения, λp = αp – κp(Kl)2 +
+ βpig/ζ, S-тензора (9)

p κp βp

1 1 1/3 0

2, 3 7/10 23/70 ±1/5

4, 5 7/10 13/70 ±1/10

6 7/10 29/210 0

7 1/2 3/10 0

8, 9 1/2 1/10 0

α p
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Подстановка  учитывает в ве-
дущем порядке магнитооптические эффекты. Сле-
довательно, длина свободного пробега при рассея-
нии  модифицируется следующим образом:

(15)

Во втором равенстве мы используем тот факт,
что МОЭ модифицировали только подпростран-
ство линейной поляризации собственных каналов,
где  Ненулевая мнимая часть  указыва-
ет на существование колебаний поляризации рас-
сеянного света [6]. Эти колебания зависят от на-
магниченности среды и расстояния R. В терминах
пространства параметров Стокса колебания проис-
ходят в плоскости  Стоит отметить, что две па-
ры собственных каналов  и  имеют
разные мнимые части собственных значений.
Следовательно, эти пары имеют разные частоты
колебаний.

Вклады МОЭ следующего за ведущим порядком
[5] изменяют собственные значения таким образом:

 где  для всех собствен-

ных значений. Длина свободного пробега  из-
меняется как

(16)

Здесь необходимо сделать два замечания. Во-
первых, это выражение неверно для первой моды,
потому что  В этом случае  становится рав-

ным не бесконечности, а  Во-вторых, 

подпространства круговой поляризации 
по-прежнему не подвержены влиянию МОЭ, по-
тому что  так что вклады гирации второго
порядка исчезают. Для подпространства линей-
ной поляризации,  такие изменения при-

водят к уменьшению 

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Исследовано влияние магнитооптических эф-

фектов на поляризацию света в гиротропной сре-
де с некоррелированным беспорядком. Показа-
но, что имеется 9 собственных каналов, включая
две группы, которые несут линейную (5 мод) и
круговую (3 моды) поляризации отдельно, и одну
диффузную деполяризованную моду. Было пока-
зано, что колебания поляризации происходят в
подпространстве линейной поляризации в веду-
щем порядке по MOЭ. В то время как вклад МОЭ

второго порядка приводит к уменьшению эффек-
тивного среднего пути рассеяния,  в подпро-
странствах собственных каналов с линейной поля-
ризацией и диффузном канале. Подпространство
круговой поляризации остается незатронутым под
действием MOЭ в этих порядках:  остается неиз-
менным. Полученные результаты расширяют по-
нимание взаимосвязей между MOЭ, беспорядком и
поляризацией.

Исследование выполнено при финансовой под-
держке РФФИ в рамках научных проектов № 19-32-
60077 (Р.А.Н.) и № 18-52-80038 (М.А.К., В.Г.А. и
В.И.Б.).
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Методом резонансной фотоэмиссионной спектроскопии с использованием синхротронного из-
лучения исследованы электронные состояния на поверхности интерметаллидов LaMn2Si2,
La0.75Sm0.25Mn2Si2, установлены основные закономерности формирования электронной струк-
туры при частичном замещении атомов лантана на самарий. Исследована зависимость формы
спектров валентных полос с изменением энергии фотонов вблизи краев поглощения внутренних
уровней компонентов. Изучены процессы прямого и двухступенчатого рождения фотоэлектронов,
упругого и неупругого каналов распада состояний с испусканием высокоэнергетических электро-
нов за счет внутриатомного кулоновского взаимодействия. Методами атомно-силовой и магнитно-
силовой микроскопии исследованы особенности поверхности соединений при комнатной темпе-
ратуре. Показано наличие сложной магнитной доменной структуры в соединении LaMn2Si2 и при
частичном замещении лантана на самарий.
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ВВЕДЕНИЕ
Тройные редкоземельные интерметаллиды ти-

па RMn2Si2 (R – редкоземельный металл) облада-
ют уникальными магнитными свойствами, обу-
словленными обменным взаимодействием между
редкоземельными ионами и ионами марганца
[1‒3]. Существование разнообразия магнитных
структур и магнитных фазовых переходов вызывает
большой интерес к исследованию их физических
свойств и позволяет рассматривать данные со-
единения как перспективные функциональные
материалы для магнитокалорических и магнито-
стрикционных приложений [4–6]. Интерметал-
лиды RMn2Si2 имеют тетрагональную слоистую
кристаллическую структуру типа ThCr2Si2 (про-
странственная группа I4/mmm). Существенное
влияние на магнитные свойства таких систем
оказывает внутрислойное расстояние между ато-
мами марганца, атомы которого располагаются в
атомных плоскостях (слоях), чередующихся вдоль

тетрагональной с-оси в определенной последова-
тельности: –Mn–Si–R–Si–Mn–. При увеличении
внутрислойного расстояния между атомами мар-
ганца выше критического значения dc ≈ 0.287 нм
(a ≈ 0.406 нм) наблюдается ферромагнитное межс-
лойное упорядочение магнитных моментов Mn, а
при d < dc – антиферромагнитное. При замещении
La другими редкоземельными элементами в со-
единениях La1 – xRxMn2Si2 с ростом концентрации
х можно целенаправленно уменьшать внутрислой-
ные Mn–Mn расстояния и усиливать R–Mn и
R‒R обменные взаимодействия, тем самым влияя
на магнитные свойства и энергетический электрон-
ный спектр. Целью данной работы является иссле-
дование электронных состояний на поверхности
интерметаллидов LaMn2Si2, La0.75Sm0.25Mn2Si2, уста-
новление основных закономерностей формирова-
ния электронной структуры при частичном заме-
щении атомов лантана атомами самария.
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Одним из наиболее информативных методов
изучения электронных состояний является резо-
нансная фотоэмиссионная спектроскопия (RPES).
Данный метод позволяет детально исследовать
локализацию 4f-электронов в валентной полосе
(ВП), которые определяют поведение магнитных и
электронных свойств редкоземельных интерме-
таллических соединений. Данный метод является
поверхностно-чувствительным, поэтому подго-
товке и анализу поверхности образцов было уде-
лено особое внимание.

Для исследования топографии поверхности и ее
локальных свойств в работе использована атомно-
силовая микроскопия (АСМ) и магнитно-силовая
микроскопия (МСМ) [7–9]. В настоящее время
благодаря высокой чувствительности и разреше-
нию магнитно-силовая микроскопия становится
одной из наиболее популярных методик для визу-
ализации магнитной доменной структуры иссле-
дуемых материалов бесконтактным способом
[10, 11]. В связи с развитием технологий возникает
потребность в изучении не только объемных
свойств магнитных материалов, но и их поверхно-
сти. Практический интерес вызывает определение
влияния замещения La атомами самария в системе
LaMn2Si2 на магнитные, электронные свойства и
доменную структуру поверхности образцов при
комнатной температуре.

Поэтому одной из целей данной работы явля-
ется исследование магнитной доменной структу-
ры LaMn2Si2 и La0.75Sm0.25Mn2Si2 методом магнит-
но-силовой микроскопии, которые выполнены
на данных системах впервые с использованием
метода МСМ.

МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА
Интерметаллические соединения LaMn2Si2,

La0.75Sm0.25Mn2Si2 были получены из исходных
компонентов методом индукционной плавки в
атмосфере аргона с последующим отжигом в ва-
кууме при T = 900°C в течение 1 недели. Чтобы
свести к минимуму испарение летучих соедине-
ний при плавлении, чистые компоненты добав-
ляли в тигель из оксида алюминия с избытком, не
превышающим 3%. Рентгеноструктурный анализ
проводили на рентгеновском дифрактометре
ДРОН-6 в монохроматизированном излучении
CrKα. Согласно результатам рентгеновского фа-
зового анализа, все образцы являются однофазны-
ми и кристаллизуются в структуру типа ThCr2Si2.
Постоянные решетки при комнатной температу-
ре опубликованы ранее [3–5].

Измерения рентгеновских спектров поглоще-
ния (XANES) и резонансной фотоэмиссии (RPES)
соединений LaMn2Si2, La0.75Sm0.25Mn2Si2 проводи-
ли в Российско-Германской лаборатории (RGBL)
на синхротронном источнике BESSY II в Центре

им. Гельмгольца (Берлин, Германия). Для полу-
чения чистой поверхности образец перед измере-
ниями раскалывали in-situ в подготовительной
камере в условиях сверхвысокого вакуума. Чисто-
ту поверхности образца контролировали путем
измерения фотоэлектронных спектров линии O
1s и пика углерода в обзорных спектрах до и после
эксперимента. Калибровку шкалы энергий про-
водили путем измерения фотоэмиссионной ли-
нии Au 4f7/2 (84.0 эВ) золотой фольги. Энергети-
ческое разрешение составляло приблизительно
0.2 эВ и варьировали в зависимости от выбора
дифракционной решетки и желаемого диапазо-
на энергий. Давление в основной камере остава-
лось не хуже 2 × 10–10 Торр. Спектры XANES бы-
ли получены в режиме полного электронного
выхода (TEY) и откалиброваны с использовани-
ем соответствующих спектров поглощения чистых
металлов. Все измерения проводили при комнат-
ной температуре. XANES спектры были записаны
вблизи L2, 3 краев Mn (2p → 3d), N4, 5 (4d → 4f) и
M4, 5 (3d → 4f) краев редкоземельных элементов.

Метод магнитно-силовой микроскопии (МСМ),
реализованный на базе сканирующего зондово-
го микроскопа Solver Next, был использован для
визуализации магнитной структуры образцов.
Измерения проводили на воздухе при контроли-
руемой температуре 20°C и влажности 20–25% с
помощью специальных кремниевых кантилеверов
с хромокобальтовым покрытием, с радиусом кри-
визны острия зондов менее 30 нм, с резонансной
частотой 75 кГц и силовой константой 1–5 Н/м.
Для получения МСМ-изображений образцов ис-
пользована двухпроходная методика, которая поз-
воляет визуализировать неоднородность магнит-
ных сил, действующих на зонд со стороны образца,
при этом исключается влияние рельефа поверхно-
сти образца на результаты магнитно-силового ска-
нирования. Для достижения максимальной чув-
ствительности метода с помощью пьезодрайвера
возбуждали колебания магнитного кантилевера на
резонансной частоте системы зонд–образец. На
первом проходе сканируемой строки определяли
рельеф по полуконтактному методу. На втором
проходе зондовый датчик двигался над образцом
по траектории, соответствующей рельефу, так,
что расстояние между ним и поверхностью в каж-
дой точке поддерживали постоянным, чтобы ис-
ключить влияние рельефа поверхности (в данном
эксперименте dz = 300 нм). Наличие градиента
дальнодействующей магнитной силы, вызываю-
щей притяжение и отталкивание магнитного зонда
от различных полюсов магнитных доменов образ-
ца, приводит к изменению резонансной частоты, а,
следовательно, и к сдвигу фазы колебаний канти-
левера. С помощью регистрации изменений фазы
колебаний магнитного зонда формируется МСМ-



484

ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 123  № 5  2022

КУЗНЕЦОВА и др.

изображение распределения z-составляющей гра-
диента магнитных сил по поверхности образца.

РЕЗУЛЬТАТЫ ИССЛЕДОВАНИЙ

Изображения топографии поверхности и маг-
нитно-силовые изображения исследуемых образ-
цов приведены на рис. 1. На топографии (рис. 1а,
1б) видны крупномасштабные особенности ре-
льефа поверхности, в то время как на МСМ-изоб-
ражениях (рис. 1в, 1г) видна неоднородная магнит-
ная структура, не связанная с рельефом образца.
Контраст на магнитно-силовых изображениях свя-
зан с распределением намагниченности в образце.
Из рис.1в, г видно, что для соединений LaMn2Si2 и
La0.75Sm0.25Mn2Si2, являющихся ферромагнетика-
ми при комнатной температуре (см. табл. 1), на-
блюдается ярко выраженная лабиринтная магнит-
ная доменная структура, обычно существующая в
одноосных ферро- и ферримагнетиках в плоско-
сти, перпендикулярной оси легкого намагничива-
ния. В соединении LaMn2Si2, наряду с лабиринтар-
ной магнитной структурой, просматривается так-

же сложная доменная структура в виде цепочек
кольцевых доменов. Такие структуры могут на-
блюдаться в одноосных ферро- и ферримагнети-
ках в плоскости, перпендикулярной оси легкого
намагничивания при определенных соотношени-
ях магнитной анизотропии и константы обмен-
ного взаимодействия.

Для сравнения уровня магнитного контраста и
фазового сдвига осциллирующего магнитного кан-
тилевера, а также для оценки размеров доменов на
рис. 2 приведены типичные профили сечения маг-
нитного рельефа поверхности образцов. Большее
изменение фазы соответствует большему измене-
нию z-компоненты магнитного поля и, соответ-
ственно большему контрасту на МСМ-изображе-
ниях. Из рисунка видно, что в соединении
LaMn2Si2 существует высококонтрастная магнит-
ная доменная структура с шириной доменов око-
ло 5 мкм. Такой же размер доменов, но меньший
магнитный контраст наблюдается в соединении
La0.75Sm0.25Mn2Si2. В целом, магнитная доменная
структура, реализующаяся в соединениях LaMn2Si2
и La0.75Sm0.25Mn2Si2, подтверждает существование

Рис. 1. Топография (верхний ряд) и соответствующие магнитно-силовые изображения (нижний ряд) для образцов
LaMn2Si2 (а, в), La0.75Sm0.25Mn2Si2 (б, г), полученные с помощью сканирующего зондового микроскопа при комнат-
ной температуре. Размер изображений 30 × 30 мкм2.

(а) (б)

(в) (г)
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сильной одноосной магнитной анизотропии в
подрешетке марганца [2]. Частичное замещение
атомов лантана атомами самария не приводит к из-
менению магнитной анизотропии подрешетки
марганца, поэтому размеры магнитных доменов
остаются неизменными. Небольшое различие в ти-
пе магнитной доменной структуры соединений
может быть обусловлено как небольшим уменьше-
нием внутрислойных Mn–Mn-обменных взаимо-
действий в La0.75Sm0.25Mn2Si2, где температура Не-
еля оказывается меньше, чем в LaMn2Si2 (табл. 1),
так и разной степенью ориентации образцов от-
носительно оси легкого намагничивания.

Информацию об электронных состояниях по-
верхности можно получить с помощью метода ре-
зонансной фотоэмиссионной спектроскопии. В
эксперименте энергию возбуждения hν настраи-
вают на прохождение резонансного электронного
перехода, например, 2p–3d для переходного ме-
талла (hν ∼ 600–800 эВ) или 4d–4f (∼100–200 эВ)
и 3d–4f (∼800–1200 эВ) для редкоземельных ато-
мов, с целью избирательного локального возбужде-
ния электронных состояний в конкретном выбран-
ном атоме. Глубина выхода электронов, покидаю-
щих кристалл, сильно зависит от их кинетической
энергии и лежит в пределах ∼1–20 Å для энергий
фотонов от 50 до 1500 эВ [12]. Это означает, что в
кристалле с периодом решетки порядка несколь-
ких ангстрем, фотоэмиссионный (ФЭ) экспери-
мент позволяет исследовать не более десяти мо-
нослоев. При этом интенсивность фотоэмиссии
от поверхностных слоев будет непропорциональ-
но выше, чем из более глубоких слоев.

На рис. 3 представлены результаты исследова-
ний электронных состояний на поверхности ин-
терметаллидов LaMn2Si2, La0.75Sm0.25Mn2Si2 мето-
дом резонансной фотоэмиссионной спектроско-
пии с использованием синхротронного излучения.
Первоначально для обоих соединений были по-
лучены XANES спектры, записанные вблизи L2, 3
краев Mn (2p → 3d), вблизи N4, 5 (4d → 4f) и M4, 5
(3d → 4f) краев редкоземельных элементов La и
Sm. Каждый спектр поглощения на M4,5 крае ред-
кой земли и на L2, 3 крае Mn состоит из двух ли-
ний, связанных с поглощением на расщеплен-
ных спин-орбитальным взаимодействием внут-
ренних уровнях 3d5/2 и 3d3/2, 2p3/2 и 2р1/2
соответственно. На рис. 3а, 3д показаны максиму-

мы спектров резонансной фотоэмиссии (RPES) в
зависимости от энергии возбуждения вблизи M5
края поглощения лантана в соединениях LaMn2Si2
и La0.75Sm0.25Mn2Si2. Максимальное значение до-
стигается при возбуждении hν = 836 эВ, соответ-
ствующем M5 максимуму поглощения на рис. 3а,
3д. На рис. 3б, 3е показаны спектры валентной
полосы (ВП) LaMn2Si2 и La0.75Sm0.25Mn2Si2, полу-
ченные при энергиях фотонов hν, совпадающих с
максимумом M5 края поглощения (резонансный
режим), а также в нерезонансном случае при hν =
= 827 эВ.

При резонансе на возбужденных атомах выход
фотоэлектронов из валентных состояний много-
кратно усиливается и изменяет форму спектра.
На рис. 3б, 3е (энергия фотонов hν = 836 эВ сов-
падает с энергией связи La 3d5/2 уровня) показано
энергетическое распределение заполненных ва-
лентных 5d-состояний лантана, которые имеют
два максимума при 6 и 1 эВ, и 4f-состояний, кото-
рые локализуются в верхней части ВП. Резонанс-
ное усиление фотоэмиссии объясняется сильным
перекрытием волновых функций La 4f, La 5d,
Mn 3d в R–T металлических соединениях. При
достижении порога возбуждения внутреннего
уровня открывается дополнительный канал элек-
тронной эмиссии, связанный с заполнением обра-

Таблица 1. Магнитные свойства исследуемых образцов

Соединение LaMn2Si2 La0.75Sm0.25Mn2Si2

Магнитное состояние при T = 293 K Ферромагнетик с угловой 
магнитной структурой

Ферромагнетик с угловой 
магнитной структурой

Температура Кюри, К 305 305
Температура Нееля, К 470 405

Рис. 2. Профиль сечения магнитного рельефа поверх-
ности исследуемых образцов.
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зовавшейся дырки валентным электроном и вы-
бросом второго электрона из образца. Складываясь
с прямой фотоэмиссией из валентной полосы, этот
канал увеличивает выход фотоэлектронов из воз-
бужденного атома, явно указывая на энергетиче-
ское положение его состояний. Для изучения ка-
налов распада мы измерили фотоэлектронные
спектры La, используя энергии фотонов ниже, на
уровне и выше основного гигантского резонанса.
На рис. 3в, 3ж показаны спектры валентной поло-
сы (ВП) LaMn2Si2 и La0.75Sm0.25Mn2Si2, полученные
при энергиях фотонов hν = 120 эВ, совпадающих с
максимумом N5 края поглощения (резонансный
режим), а также в нерезонансном случае при

= 100 эВ. На рис. 3в видно, что на пороге воз-
буждения La 4d уровня 120 эВ в спектре валент-
ной полосы усиливаются пики с энергией связи

νh

около 1, 6, 15 эВ, что дополнительно подтвержда-
ет то, что они сформированы состояниями ланта-
на. Такое усиление фотоэмиссии при энергиях
фотонов, близких к порогу 4d–4f, и резонансное
поведение фотоэмиссионных спектров лантана
обусловлено процессом фотовозбуждения (вбли-
зи области поглощения 4d–4f) с последующим
распадом возбужденных состояний через прямые
и непрямые фотоэмиссионные процессы. Для La
эти процессы могут быть описаны следующим
образом:

1) Прямой фотоэмиссионный процесс с по-
глощением фотона с переходом валентного элек-
трона в свободное состояние

−+ ν → +10 0 1 9 0 1La 4 4 5 La 4 4 5 .d f d h d f d e

Рис. 3. (а) Максимумы спектров резонансной фотоэмиссии (RPES) в зависимости от энергии возбуждения вблизи
M5 края поглощения La в соединении LaMn2Si2; (б, в) рентгеновские фотоэмиссионные спектры валентной полосы
LaMn2Si2 вне и в резонансном режиме La (переход 3d → 4f), вне и в резонансном режиме La (4d → 4f), соответственно;
(г) рентгеновские фотоэмиссионные спектры валентной полосы LaMn2Si2 вблизи L3 края Mn (2p → 3d); (д–з) те же
самые диапазоны энергий для La0.75Sm0.25Mn2Si2 соответственно.
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2) Непрямой процесс, при котором фотон по-
глощается на одном из внутренних уровней атома
с забросом электрона в незанятое валентное со-
стояние, а затем этот возбужденный электрон за-
полняет образовавшуюся дырку, передавая энер-
гию одному из валентных электронов, который
покидает образец и регистрируется детектором

При энергиях фотонов, соответствующих 4d-
возбуждениям La, наблюдается явное усиление
5p-состояний La с энергией связи около 17 эВ
(рис. 3б, 3в, 3е, 3ж). Максимальная интенсив-
ность, обусловленная явлением гигантского ре-
зонанса с энергией связи 16–17 эВ, наблюдается
при энергии фотонов 120 эВ. Для металлического
лантана 4d–4f резонанс имеет место при 119 эВ
[13]. Кроме того, был обнаружен небольшой
вклад от 2p-состояний кислорода с энергией свя-
зи около 7 эВ, но он оставался постоянным. На
рис. 3б, 3е в фотоэлектронных спектрах присут-
ствует дублет 5p-лантана с энергией связи для
5p3/2 уровня E = 17 ± 0.2 эВ (спиновое расщепле-
ние 2 ± 0.2 эВ). Эти результаты согласуются с дан-
ными для возбуждения 4d → 4f в металлическом
лантане [14]. Стоит отметить, что вблизи EF на-
блюдается малое количество f-состояний ланта-
на, что можно считать проявлением твердотель-
ного эффекта. Похожую ситуацию наблюдали ра-
нее в тяжело-фермионном соединении LaCu2Si2
[15], где количество f-электронов на атом La в ва-
лентной полосе оценивали как 0.15, d-электронов –
0.94. Таким образом, в ряде соединений с ланта-
ном необходимо учитывать (в том числе при рас-
четах) наличие небольшого количества f-состоя-
ний в ВП вблизи уровня Ферми, которые нельзя
сравнивать со свободными атомными конфигу-
рациями. Кроме того, положение возбужденных
f-состояний, полученное, например, с помощью
фотоэмиссионной спектроскопии, не может
быть определено непосредственно сопоставле-
нием с расчетным положением незанятых f-со-
стояний. Аналогично работам [16, 17], при сравне-
нии 3d–4f и 4d–4f резонансных спектров, получен-
ных из одного и того же образца, можно наблюдать
существенное изменение электронной структуры
поверхности (рис. 3б, 3в). Этот факт объясняет
давнее расхождение между экспериментальны-
ми результатами и результатами модельных рас-
четов и демонстрирует необходимость учета по-
верхностных эффектов при теоретическом опи-
сании систем, содержащих редкоземельные
элементы.

Рассмотрим поведение фотоэмиссионных спек-
тров при прохождении порога возбуждения вблизи
Mn L3-края (возбуждение 2p3/2 → 3d). Соответству-
ющие резонансные спектры для двух соединений

−

+ ν → →
→ +

10 0 1 9 1 1

9 0 1

La 4 4 5 4[ 4 5 *

4 4

]

5 .

d f d h La d f d

La d f d e

показаны на рис. 3г, 3з. Под действием фотона 2р-
электрон переходит в незанятое состояние, образу-
ющаяся при этом 2р-дырка порождает дополни-
тельные каналы распада. В частности, возбужден-
ный электрон может вернуться обратно в исходное
2p-состояние. Выделяющаяся энергия передается
валентному электрону, который ничем не отлича-
ется от валентного электрона, непосредственно по-
глотившего фотон. Это приводит к усилению фо-
тоэмиссии из валентной полосы на резонансной
частоте при энергии возбуждения hν = 639.5 эВ.
Интенсивность максимума с энергией связи око-
ло 3 эВ возрастает в несколько раз при изменении
энергии фотонов от 637 до 640 эВ. Одна из при-
чин такого большого усиления заключается в
том, что полузаполненная оболочка из пяти 3d-
электронов с одинаковыми спиновыми проекци-
ями, согласно правилу Хунда, создает благопри-
ятные условия для возвращения возбужденного
электрона на 2р-уровень из-за сохранения проек-
ции спина [18]. При больших энергиях фотонов,
начиная с hν = 640.5 эВ, включается Оже-канал
распада возбужденного состояния, который про-
является как линейная зависимость энергии свя-
зи максимума от фотонной энергии, на рис. 3г, 3з
эта зависимость выделена пунктирной линией.
При поглощении фотона большой энергии внут-
ренний 2р-электрон переходит в протяженные
состояния, перекрытие которых с Mn 2р-состоя-
нием мало и обратный переход маловероятен, и
начинается L3VV-Оже-переход. Сохранение спи-
новой проекции в процессе поглощения рентге-
новского излучения и фотоэмиссии определяют
величину резонансной эмиссии. Ранее в работах
[18, 19] нами было показано, что чем больше
атомный спин, тем сильнее резонанс. Покажем,
что данное правило применимо для соединения
La0.75Sm0.25Mn2Si2.

На рис. 4а показаны максимумы спектров ре-
зонансной фотоэмиссии (RPES) в зависимости
от энергии возбуждения вблизи M5 края поглоще-
ния самария (возбуждение 3d5/2 → 4f) в соединении
La0.75Sm0.25Mn2Si2. Максимальное значение дости-
гается при энергии возбуждения hν = 1081 эВ, соот-
ветствующей M5 максимуму поглощения. Рассмот-
рим процессы, сопровождающие переход электро-
нов из состояний Sm 3d в состояния Sm 4f. Под
действием фотона остовный 3d-электрон перехо-
дит в незанятое состояние с энергией E*, создавая
два канала рассеяния. В первом случае возбужден-
ный электрон возвращается в свое исходное 3d-
состояние с испусканием фотоэлектрона. Этот
упругий канал усиливает прямую фотоэмиссию.
Во втором канале 3d-дырка заполняется валент-
ным электроном, и энергия передается другому
валентному электрону, который регистрируется.
Таким образом, конечное состояние содержит
возбужденный электрон с энергией E* и две дыр-
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ки в валентной зоне. Эксперимент ясно показы-
вает, что на атоме самария реализуется первый
сценарий. На рис. 4б показаны спектры валент-
ной полосы La0.75Sm0.25Mn2Si2, полученные при
энергиях фотонов hν, совпадающих с максиму-
мом M5 края поглощения (резонансный режим), а
также до резонанса при hν = 1080 эВ. Интенсив-
ность выхода фотоэмиссии из состояний с энер-
гией связи 8 эВ возрастает на порядок по сравне-
нию с допороговым значением при hν = 1078 эВ.
Парциальная плотность состояний самария име-
ет два выраженных максимума с энергией связи 6
и 8 эВ. Зависимость фотоэмиссии от энергии фо-
тонов в окрестности M5-края лантана (рис. 3а, 3д)
примерно такая же, как в самарии, но усиление
при резонансе существенно меньше. Это объяс-
няется тем, что лантан имеет всего один валент-
ный электрон, который может быть эффективно
выброшен при обратном 4f → 3d-переходе воз-
бужденного электрона (в самарии 6 электронов).
Вследствие спиновой поляризации 6 состояний
Sm 4f↑ заняты, а все состояния Sm 4f↓ остаются
незанятыми. Согласно закону сохранения проек-
ции спина, при поглощении фотона образуются
преимущественно дырки 3d↓, и только возбужден-
ный электрон 4f↓ с большой вероятностью (шесть
валентных электронов 4f↑ не подходят по спину)
может заполнить дырку.

Усиление фотоэмиссии из валентной полосы,
наблюдаемое при 3d–4f-резонансе, можно ис-
пользовать для изучения изменения валентности
редкоземельных ионов, таких как Yb, Ce, Sm, Eu,
Tm в различных соединениях на поверхности
[16, 20–24]. Так, например, Sm, претерпевает из-
менение валентности от 3+ до 2+ на поверхности
[24–26]. В нашем случае, на рис. 4б резонансный
спектр ФЭ, снятый при энергии фотонов, соответ-
ствующей максимальному поглощению на М5-
крае, как и ожидалось, показывает основной
вклад от 4f 5, и малую составляющую 4f 6, конеч-
ные состояния, которых соответствуют фотоэмис-
сии из трехвалентного объема и двухвалентных по-
верхностных атомов соответственно. Относитель-
ная интенсивность двухвалентной компоненты
пренебрежимо мала по сравнению с трехвалент-
ным объемным фотоэмиссионным сигналом. Это
можно объяснить тем, что при таких высоких энер-
гиях фотоэлектронов вклад поверхности в спектре
фотоэмиссии составляет порядка 10–20%. В
случае 4d–4f-резонанса, двухвалентная конфигу-
рация резонирует сильнее при более низкой
энергии фотона, чем трехвалентная. Такие явле-
ния флуктуации валентности имеют место в редко-
земельных соединениях [27], в которых близость
4f-уровня к уровню Ферми приводит к нестабиль-
ности зарядовой конфигурации (валентности)

Рис. 4. (а) Максимумы спектров резонансной фотоэмиссии (RPES) в зависимости от энергии возбуждения вблизи
M5 края поглощения Sm в соединении La0.75Sm0.25Mn2Si2; (б) рентгеновские фотоэмиссионные спектры валентной
полосы La0.75Sm0.25Mn2Si2 при энергии фотонов hν = 1080 и 1081 эВ до и в резонансном режиме Sm (3d → 4f), соот-
ветственно.
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и/или магнитного момента, что требует проведе-
ния дополнительных исследований, включая тер-
модинамические и спектроскопические экспери-
менты.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Методом магнитно-силовой микроскопии при
комнатной температуре в соединениях LaMn2Si2 и
La0.75Sm0.25Mn2Si2 впервые визуализирована маг-
нитная доменная структура.

С помощью резонансной фотоэмиссионной
спектроскопии с использованием синхротронно-
го излучения исследованы электронные состоя-
ния на поверхности интерметаллидов LaMn2Si2,
La0.75Sm0.25Mn2Si2. Установлены основные законо-
мерности формирования электронной структуры
при частичном замещении атомов лантана ато-
мами самария. Определены парциальные вкла-
ды La 5d, 4f, Sm 4f и Mn 3d состояний в валент-
ной полосе. В соединении La0.75Sm0.25Mn2Si2 резо-
нансные спектры в области 4f-уровня, измеренные
при энергии фотонов, соответствующей макси-
мальному поглощению на М5 крае, демонстриру-
ют, что основной вклад в ВП происходит от объ-
емных Sm 3+ состояний.

Изучены процессы прямого и двухступенчато-
го рождения фотоэлектронов, упругого и неупру-
гого каналов распада этих состояний с испуска-
нием высокоэнергетических электронов. При ре-
зонансе на атомах лантана и самария реализуется
упругий канал резонансного усиления фотоэмис-
сии, а в случае марганца появляется дополнитель-
ный канал распада возбужденного состояния. При
энергиях фотонов, превышающих на несколько эВ
L3-край возбуждения Mn, 2р-электрон может пере-
ходить не только в 3d- состояния, но и в примыка-
ющий к ним континуум свободных состояний.
При этом возбужденный электрон уносит избы-
точную энергию, и 2р-дырка заполняется посред-
ством обычного L3VV-Оже-перехода.

Исследование выполнено в рамках государ-
ственного заданий МИНОБРНАУКИ России (те-
ма “Спин” № АААА-А18-118020290104-2, “Квант”
№ АААА-А18-118020190095-4, “Магнит” № АААА-
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Исследовали влияние продолжительности обработки порошка алюминиевого сплава Al–12Si в ша-
ровой мельнице в воздушной атмосфере на макроструктурные характеристики пеноалюминия.
Продолжительность размола составляла от 5 до 20 мин при скорости 300 об./мин и соотношении
массы мелющих шаров к массе материала 8 : 1. Обработанный порошок матричного сплава смеши-
вали с 1 мас. % TiH2, после чего получали компактные цилиндрические образцы методом горячего
прессования при температуре 400°С. Вспенивание образцов проводили в стальной оснастке при
температуре 800°С. Результаты показали, что увеличение продолжительности размола порошка
матричного алюминиевого сплава до 15 мин оказывает положительное влияние на процесс вспени-
вания в результате увеличения степени окисления, что выражается в уменьшении размера образу-
ющихся пор и плотности образцов пеноалюминия. Однако последующее повышение времени раз-
мола, при котором происходит укрупнение порошковых частиц в результате холодной сварки, при-
водит к деградации макроструктурных характеристик вспененного образца.
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ВВЕДЕНИЕ
На протяжении последних лет наблюдается

значительный интерес к разработке новых со-
ставов и технологий получения пеноалюминия,
что объясняется наличием у изделий из этого
материала необычного комплекса свойств: спо-
собность эффективно поглощать энергию уда-
ра, высокий коэффициент звукопоглощения, по-
ниженная теплопроводность и плотность [1–6].
Одним из способов получения пеноалюминия яв-
ляется метод порошковой металлургии, включаю-
щий в себя следующие основные стадии: приго-
товление порошковых смесей из матричного спла-
ва и порофора (в основном, гидрида титана (TiH2)),
получение консолидированного прекурсора и по-
следующее его вспенивание [4, 5, 7–10]. Вспени-
вание происходит в результате разложения порофо-
ра в металлическом расплаве, сопровождающееся
выделением газа, что приводит к формированию
пористой структуры после кристаллизации.

Основной проблемой при получении пеноалю-
миния, отрицательным образом сказывающейся
на качестве пеноалюминия, является нестабиль-
ность пены, что связано с большой площадью ее
поверхности. Для того чтобы предотвратить всплы-
тие и слияние пузырьков газа, которые формируют
поры, необходимо использование специальных
добавок, стабилизирующих металлическую пену.
Такими добавками могут служить керамические
частицы микронного размера, например, SiC и
SiO2 [6, 11, 12]. Присутствие твердых частиц в рас-
плаве увеличивают его объемную вязкость, что
приводит к замедлению вертикального движения
жидкого металла и способствует кинетической
стабильности пены [4]. Когда значительная часть
частиц находится на границе раздела газ/расплав,
то они стабилизируют стенки пор за счет сниже-
ния проницаемости для расплава. Положитель-
ное влияние на стабильность пены и конечную
структуру пеноалюминия оказывает также увели-
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чение содержания оксида в алюминиевом по-
рошке [13–16]. В этой связи, целью данной рабо-
ты является изучение влияния предварительного
окисления порошка матричного сплава АК12, об-
ладающего хорошей пенообразующей способно-
стью благодаря низкой температуре плавления
[2], на качественные характеристики пеноалюми-
ния на его основе.

МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА

В качестве исходного матричного материала
для получения пеноалюминия использовали по-
рошок промышленного сплава АК12 с размером
частиц от 1 до 40 мкм. С целью увеличения содер-
жания оксида алюминия исходный порошок под-
вергали окислению путем обработки его в плане-
тарной шаровой мельнице Retsch PM400 в воз-
душной атмосфере со скоростью 300 об./мин.
Соотношение массы стальных мелющих шаров к
массе обрабатываемого материала составляло 8 : 1.
Для обеспечения доступа кислорода воздуха к по-
верхности обрабатываемого алюминиевого по-
рошка размольные контейнеры открывали каж-
дые 2 мин. Обработку материала проводили в те-
чение 5–20 мин. После обработки порошок сплава
смешивали с порошком порофора (TiH2) в количе-
стве 1 мас. % в течение 5 мин. Средний размер ча-
стиц гидрида титана составлял не более 40 мкм.

Приготовленные порошковые смеси ком-
пактировали в стальной матрице в прекурсоры
диаметром 25 мм и высотой 10 мм при давлении
180 МПа. Компактирование осуществляли в две
стадии: при комнатной температуре и при 400°С.
Время прогрева при данной температуре во время
горячего прессования составляло 10 мин. Плот-
ность образцов после прессования составила
2.61–2.64 г/см3. Для проведения процесса вспе-
нивания прекурсоры загружали в стальной ци-
линдрический контейнер диаметром 27 мм и вы-
сотой 30 мм, который затем помещали в лабора-
торную печь, нагретую до температуры 800°С.
Время выдержки в печи составляло 7–8 мин. По-
сле вспенивания образец вместе с контейнером
извлекали из печи и охлаждали на воздухе.

Содержание кислорода в компактированных об-
разцах (до вспенивания) оценивали с помощью энер-
годисперсионного спектрометра INCA ENERGY
Dry Cool фирмы Oxford Instruments. Анализ про-
водили при ускоряющем напряжении 20 кВ. Сред-
няя площадь отбора информации составляла
500 × 500 мкм2. Исследуемые образцы предвари-
тельно подвергали шлифованию и последующей
механической полировке. Для повышения точно-
сти измерения предварительно была проведена
калибровка прибора с использованием специаль-
но приготовленных образцов на основе исходно-
го порошка АК12 с известным содержанием ча-

стиц Al2O3: 1 и 5 мас. % (0.47 и 2.35 мас. % О соот-
ветственно). Средний размер частиц оксида
алюминия, используемого для этих образцов, со-
ставлял 10 мкм.

Микроструктуру исследовали с помощью просве-
чивающего электронного микроскопа JEM-2100
фирмы JEOL. Приготовление образца для ПЭМ
осуществляли с помощью установки ионного
утонения PIPS фирмы Gatan. Определение плот-
ности проводили методом гидростатического
взвешивания. Микротвердость измеряли с помо-
щью твердомера 402 MVD при нагрузке 50 г и вре-
мени выдержки 10 с. Механические испытания на
сжатие вспененных образцов диаметром 25 мм и
высотой 10–15 мм проводили на универсальной
испытательной машине Zwick Z250 при скорости
4 мм/мин.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ

На рис. 1 представлены изображения порош-
ковых частиц матричного сплава АК12 после раз-
личного времени обработки в шаровой мельнице.
Из рисунка видно, что после 5–10 мин обработки
размер и форма частиц примерно одинаковые.
Форма частиц близка к округлой, а их средний раз-
мер составляет около 11 мкм. Однако, после 20 мин
частицы матричного сплава становятся значи-
тельно крупнее, а их форма приобретает углова-
тый характер. Средний размер порошковых частиц
становится равным почти 60 мкм, при этом отдель-
ные частицы достигают размера более 200 мкм, что
в несколько раз выше размера частиц в исходном
состоянии. Значительное увеличение размера по-
рошковых частиц после 20 мин обработки вызва-
но достижением стадии холодной сварки, харак-
терной для механического легирования пластич-
ных алюминиевых сплавов [17, 18]. Холодная
сварка частиц обусловлена интенсивной пластиче-
ской деформацией в результате ударного воздей-
ствия мелющих шаров.

На рис. 2 показана зависимость микротвердости
горячепрессованных образцов от продолжительно-
сти обработки порошка в мельнице. Здесь видно,
что с увеличением времени микротвердость непре-
рывно возрастает, достигая после 20 мин значения
90 HV0.05. Упрочнение алюминиевого сплава в про-
цессе шарового размола, как правило, связано с
увеличением микродеформации кристаллической
решетки алюминия и уменьшением размера кри-
сталлитов [18, 19]. В нашем случае, ввиду малого
времени обработки и прохождения процессов воз-
врата при горячем прессовании, основной причи-
ной роста микротвердости компактированных об-
разцов может служить дисперсионное упрочнение
оксидными частицами вследствие увеличения сте-
пени окисления алюминия [20–22]. При шаровом
размоле алюминиевого порошка образуются новые
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поверхности, которые в условиях доступа кислоро-
да воздуха подвергаются окислению [23]. Так, из
рис. 3 видно, что с увеличением продолжительно-
сти обработки алюминиевого порошка в планетар-
ной мельнице содержание кислорода в образцах
возрастает. Как следствие, возрастает и количе-

ство упрочняющего оксида алюминия. Так, на-
пример, после 10 мин обработки содержание кис-
лорода в образце достигает 0.85 мас. %, что соответ-
ствует ~1.7 мас. % Al2O3, а после 20 мин ~2.1 мас. %
Al2O3.

Известно, что аморфная оксидная пленка на
поверхности алюминия в нормальных условиях
имеет толщину несколько нанометров [24]. При
этом оксидная пленка на поверхности порошко-
вых алюминиевых частиц может разрушаться
(фрагментироваться) в результате их пластиче-
ской деформации в процессе обработки в мель-
нице. Чередующиеся процессы сварки и разру-
шения алюминиевых частиц приводят к тому, что
фрагменты оксидной пленки внедряются внутрь
алюминиевой матрицы [20, 25, 26]. В результате
последующего компактирования формируется
структура, состоящая из вытянутых алюминие-
вых зерен (бывших порошковых частиц), разде-
ленных сплошной или фрагментированной ок-

Рис. 1. Морфология порошковых частиц сплава АК12
после различного времени обработки в мельнице:
(а) 5, (б) 10 и (в) 20 мин.
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100 мкм(б)

200 мкм(в)

Рис. 2. Зависимость микротвердости горячепрессо-
ванных образцов от времени обработки порошка.
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Рис. 3. Зависимость содержания кислорода в прекур-
сорах от времени обработки порошка в мельнице.
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сидной пленкой [27, 28]. На рис. 4а приведено
светлопольное изображение тонкой структуры
горячепрессованного образца, полученного с ис-
пользованием порошка после 10 мин размола.
Очевидно, что тонкие аморфные оксидные плен-
ки (показаны стрелками) присутствуют на грани-
цах зерен алюминиевой матрицы, при этом сами
зерна имеют размер нескольких сотен микромет-
ров. Трансформация аморфной фазы в кристал-
лическую γ-Al2O3 при температуре 400°С проис-
ходит только после длительного (2 ч) отжига [26].
На рис. 4б представлено темнопольное изображе-

ние, полученное в рефлексах Si. Из анализа светло-
польного и темнопольного изображений следует,
что эвтектический кремний в состоянии после раз-
мола и последующего горячего прессования при-
сутствует в материале в виде ограненных частиц
размером 10–50 нм, расположенных преимуще-
ственно по границам зерен алюминия. Таким об-
разом, структура исследуемого компактного об-
разца состоит из субмикронных зерен алюминия
с прослойками оксидных пленок и наночастиц
кремния.

На рис. 5 представлены изображения продоль-
ных срезов вспененных образцов пеноалюминия,
полученных с использованием порошков после
различного времени обработки в мельнице. Из ри-
сунка видно, что при использовании порошка в ис-
ходном состоянии до обработки в образце присут-
ствуют довольно крупные поры (ячейки) непра-
вильной формы (рис. 5а). C увеличением времени
размола порошка до 15 мин размер пор в образце
снижается одновременно с уменьшением диспер-
сии среднего значения (рис. 6), что говорит о том,
что поры становятся более однородными по раз-
меру. Кроме того, из рис. 5 видно, что увеличение
продолжительности размола порошка приводит к
росту количества пор и уменьшению толщины
перемычек (стенок) между порами образца. Вме-
сте с тем, возрастает высота образца. Так, при ис-
пользовании порошка, обработанного в течение
10–15 мин, увеличение объема (высота) образца по
сравнению с горячепрессованным прекурсором
достигает максимального уровня около 300%. Уве-
личение расширения образца свидетельствует об
эффективности вспенивания. Однако после 20 мин
обработки порошка расширение вспененного об-
разца резко уменьшается. Рисунок 5д показывает,
что структура становится резко неоднородной
как по размеру пор, так и по их форме. Так, в
средней части образца обнаруживаются грубые
крупноразмерные поры, а в верхней части поры
имеют сплющенную форму. В целом же, средний
размер пор и его дисперсия возрастают (рис. 6).

На основе проведенного анализа результатов
можно сделать вывод о том, что структура образца,
полученная при спекании порошка после 15 мин
обработки и характеризующаяся относительно од-
нородным распределением пор, демонстрирует
наилучший эффект вспенивания. Основной при-
чиной изменения характера структуры пеноалю-
миния при различной продолжительности размола
порошка является разное содержание оксида в об-
разцах. Согласно работам [14–16], улучшение ка-
чества структуры пеноалюминия при увеличении
содержания кислорода обусловлено стабилиза-
цией пены в результате формирования сети ок-
сидных кластеров. Так, оксидные пленки, кото-
рыми покрыты внешние поверхности порошко-
вых частиц, при вспенивании разрываются и
фрагментируются в результате зарождения и ро-

Рис. 4. Светлопольное (а) и темнопольное (б) изобра-
жение микроструктуры горячепрессованного образца
(10 мин обработки порошка).
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ста пузырей в алюминиевом расплаве. Вместе с
фрагментами, образовавшимися в процессе раз-
мола, они агломерируются и образуют оксидные
кластеры, формирующие в расплаве тонкую сеть.
Кластеры, расположенные на границе соседних
пузырьков (ячеистой стенке), увеличивают объ-
емную вязкость расплава и тем самым затрудняют
капиллярный дренаж [29] жидкости через нее,
что способствует стабилизации пены [14]. Кроме
того, положительное влияние на стабильность
пены также может оказывать способность оксид-
ных кластеров увеличивать расклинивающее дав-
ление в этой ячеистой стенке, что препятствует
слиянию соседних пузырьков под давлением газа
в них [15]. Расклинивающее давление, противо-
действующее давлению роста пор, позволяет яче-
истым стенкам значительно истончаться, обеспе-
чивая дальнейший рост пор перед разрывом ячеи-
стой стенки. Уменьшение критической толщины
ячеистой стенки перед разрывом означает, что кле-
точные стенки будут иметь более длительное вре-
мя истончения, что позволяет достичь большого
расширения. Из всего вышесказанного следует,
что чем больше оксидов содержится в прекурсо-
ре, тем больший стабилизирующий эффект на пе-
ну они оказывают и тем выше качество пеноалю-
миния.

Однако при значительной степени окисления
вспенивание и, соответственно, качество пено-
алюминия, наоборот, ухудшаются. Так, после
20 мин обработки порошка наблюдается значи-
тельное уменьшение расширения образца
(рис. 5д). Это указывает на то, что содержание ок-
сида в прекурсоре, достигнутое в результате дли-
тельного размола, является чрезмерным. В этом
случае давления газообразного водорода недоста-
точно для раздувания пор в процессе вспенива-
ния, что может быть связано с образованием
сплошной и плотной оксидной сети, которая
обеспечивает механическое ограничение расши-
рения пены и предотвращает истончение ячеи-

стой стенки [14]. Кроме того, присутствие чрез-
мерно большого количества оксида на поверхно-
сти бывших порошковых частиц, сохранивших
свою индивидуальность после компактирования,
значительно увеличивает поверхностную вязкость
и, следовательно, препятствует росту пор, что при-
водит к малому расширению. При этом водород
может выходить по окисленным границам в атмо-
сферу, о чем может свидетельствовать наличие
плоских пор в верхней части образца, перпенди-
кулярных направлению уплотнения при прессо-
вании (см. рис. 5д). Другой причиной ухудшения
вспенивания пеноалюминия, полученного с ис-
пользованием порошка после 20 мин окислитель-
ной обработки, является увеличение среднего
размера порошковых частиц, вызванное холод-
ной сваркой. Укрупнение алюминивых частиц
способствует возрастанию агломерации частиц
TiH2 при смешивании и их неравномерному рас-

Рис. 5. Структура продольного сечения образцов, полученных с использованием порошков после различного времени
обработки (мин): а – 0; б – 5; в – 10; г – 15; д – 20.
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Рис. 6. Зависимость среднего размера пор и его дис-
персии от времени окислительного размола в мель-
нице.
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пределению, что негативно сказывается на харак-
теристиках вспененного образца [30].

Подтверждением снижения эффективности
вспенивания после превышения порогового
значения содержания оксида алюминия служат
также результаты измерения плотности пено-
алюминия. На рис. 7 показана зависимость плот-
ности образцов после вспенивания от времени об-
работки порошка алюминиевого сплава на воздухе.
Из этого рисунка видно, с увеличением продолжи-
тельности обработки вплоть до 15 мин плотность
пеноалюминия плавно снижается до 0.93 г/см3.
При последующем же увеличении времени до
20 мин плотность резко возрастает до 1.44 г/см3,
превышая значение для образца, полученного из
порошка без обработки.

Таким образом, анализ структуры образцов
пеноалюминия и их плотности показал, что про-
должительность обработки порошка алюминие-
вого сплава на воздухе оказывает влияние на про-
цесс вспенивания путем увеличения степени
окисления, уменьшая при этом размер образую-
щихся пор и плотность образцов. Однако суще-
ствует некоторое максимальное количество кисло-
рода, которое в соответствии с рис. 3 после 15 мин
обработки порошка составляет около 1 мас. %,
при превышении которого макроструктура пено-
алюминия, отражающая его качество, начинает
деградировать.

Следует также отметить, что увеличение со-
держания кислорода и образование оксида алюми-
ния приводит к уменьшению доли чистого алюми-
ния в матричном сплаве. Так, на рис. 8 представле-
но изображение микроструктуры вспененного
образца, полученного с использованием порошка
после 15 мин размола в воздушной атмосфере. В
структуре видны первичные кристаллы кремния
(указаны стрелками), которые отсутствовали в
образцах из порошков без предварительного
окисления и после 10 мин обработки, что может
свидетельствовать о переходе сплава от эвтекти-
ческого состояния к заэвтектическому.

Время размола порошка через структуру вспе-
ненного образца влияет также и на прочность пе-
ноалюминия. На рис. 9 приведены участки кривых
сжатия образцов пеноалюминия при деформации
до 15%. Каждая диаграмма характеризуется началь-
ным прямолинейным участком, после которого
напряжение достигает максимального значения.
На прямолинейном участке, соответствующем
упругой деформации, происходит упругое изги-

Рис. 7. Зависимость плотности пеноалюминия от вре-
мени окислительного размола порошка в мельнице.
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Рис. 9. Кривые сжатия образцов пеноалюминия для
различного времени обработки порошка.
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бание стенок ячеек [31]. Как видно из диаграмм,
угол наклона прямолинейного участка, который
условно соответствует модулю упругости, для об-
разцов из порошка в исходном состоянии и по-
рошка после 5 мин обработки практически равен.
С дальнейшим увеличением времени обработки
порошка до 15 мин сопротивляемость образцов
упругой деформации сжатия снижается и, соот-
ветственно, уменьшается модуль упругости. Вме-
сте с тем, как видно из этого рисунка, с увеличе-
нием времени обработки, начиная с 5 мин, сни-
жается максимальное напряжение, именуемое
верхним пределом текучести [32]. Это напряже-
ние характеризует начало пластической деформа-
ции, при которой происходит последовательное
разрушение перемычек и последующее схлопы-
вание пор [31]. В результате напряжение плавно
уменьшается на фоне уплотнения материала.
Снижение показателей жесткости и прочности
при увеличении времени обработки порошка до
15 мин обусловлено уменьшением плотности об-
разцов (см. рис. 7), что характерно для поведения
пеноалюминия [32, 33]. Чем меньше плотность,
тем меньше толщина перемычек между порами и
тем выше концентрация напряжений в стенках
ячеек.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

На примере сплава АК12 показано успешное
использование предварительной обработки мат-
ричного порошка в шаровой мельнице на воздухе
для улучшения качества пеноалюминия. Увеличе-
ние продолжительности размола порошка алюми-
ниевого сплава до 15 мин оказывает положитель-
ное влияние на процесс вспенивания в результате
увеличения степени окисления, что отражается на
уменьшении размера образующихся пор и плот-
ности образцов пеноалюминия. Однако последу-
ющее повышение времени размола, при котором
происходит укрупнение порошковых частиц в ре-
зультате холодной сварки, приводит к деградации
макроструктурных характеристик вспененного
образца.

Работа выполнена при поддержке Минобрна-
уки России в рамках государственного задания
(код проекта 0718-2020-0030).
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Исследованы структура и свойства сплавов Al–4.5Mg–0.15Zr, дополнительно легированных Er, Y
или Yb. В процессе низкотемпературного отжига слитков в сплавах формируются L12 выделения
размером 3–5 нм. В холоднодеформированных листах всех исследованных сплавов рекристаллиза-
ция начинается при температуре около 300°С, когда твердость существенно снижается в сравнении
с твердостью сплавов в деформированном состоянии, а структура является практически полностью
рекристаллизованной. При нагреве до температуры 550°С сохраняется стабильная рекристаллизо-
ванная структура с размером зерен 11–13 мкм в сплавах с Er и Yb, и формируется крупнозернистая
структура со средним размером зерна 40 ± 7 мкм в сплаве с добавкой Y.
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ВВЕДЕНИЕ
Легирование алюминиевых сплавов такими

элементами как Zr и Sc обеспечивает повышение
температуры начала рекристаллизации и рост
прочностных характеристик [1–3] за счет выделе-
ния при термической обработке из пересыщен-
ного твердого раствора наноразмерных дисперсо-
идов фазы Al3Zr/Al3Sc с L12-структурой [4, 5]. Для
повышения прочностных характеристик необхо-
димо обеспечить наименьший размер и наиболь-
шую плотность распределения дисперсоидов, что
определяется составом сплава и режимами его
термической обработки. L12-фаза может зарож-
даться как гомогенно [6], так и по гетерогенному
механизму на дислокациях [7, 8] и границах зерен
[9, 10]. Совместное легирование Zr и Sc повышает
эффективность дисперсионного упрочнения за
счет формирования дисперсоидов фазы Al3(Sc,Zr)
c ядром, обогащенным атомами Sc и периферией,
обогащенной атомами Zr [5, 11, 12]. Sc имеет боль-
ший, чем Zr коэффициент гетеродиффузии [13], в
его присутствии ускоряется распад пересыщен-
ного твердого раствора, т.е. сокращается время
термической обработки [14–20]. Медленно диф-
фундирующие атомы Zr, в свою очередь, обеспе-
чивают высокую термическую стабильность дис-
персоидов [12]. Однако ввиду высокой стоимости
Sc актуален поиск альтернативных, Sc-заменяю-

щих элементов. Среди наиболее перспективных
аналогов Sc, способных растворяться в L12-фазе и
повышать ее термическую стабильность, можно
выделить Er [21–24], Y [25–29] и Yb [30–35]. До-
полнительно, Er эффективно модифицирует зе-
ренную структуру в литом состоянии, тем самым
повышая предел текучести сплавов и их техноло-
гическую пластичность при обработке давлением
[21, 36]. По данным ряда работ [26, 31, 36–38]
можно сделать вывод, что легирование перечис-
ленными элементами способствует росту уровня
свойств в алюминиевых сплавах, например, си-
стем Al–Mg и Al–Zn–Mg–Cu с пониженным со-
держанием скандия, либо без него. Однако эф-
фективность использования Er, Y, Yb в сплавах
без Sc изучена недостаточно. Настоящая работа
направлена на сравнительный анализ структуры
и свойств сплавов Al–Mg–Zr, дополнительно ле-
гированных Er, Y или Yb.

МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТОВ

Сплавы составов Al–4.5Mg–0.15Zr–0.17Er
(AlMgZrEr), Al–4.5Mg–0.15Zr–0.14Y (AlMgZrY) и
Al–4.5Mg–0.15Zr–0.18Yb (AlMgZrYb) (мас. %) по-
лучены методом наполнительного литья в мед-
ную водоохлаждаемую изложницу с размерами
внутренней полости 20 × 40 × 100 мм3. Добавки

УДК 669.715:539.25
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Er, Y и Yb введены в эквиатомном количестве из
расчета ≈0.1 ат. %. Приготовление расплава осу-
ществляли в печи сопротивления Nabertherm S3
с использованием следующих металлов и лига-
тур: алюминий А99, магний Мг90, лигатуры Al–
5 мас. % Zr, Al–9 мас. % Er, Al–10 мас. % Y, Al–
13 мас. % Yb. Температура расплава перед разлив-
кой составляла 800°С. Скорость охлаждения при
кристаллизации составляла примерно 15 К/с.

Листы толщиной 1 мм получены из слитка
толщиной 20 мм посредством горячей прокатки с
обжатием 50% при температуре 350°С и последу-
ющей прокатки при комнатной температуре с об-
жатием 85% на стане ДУО-250. Термическую об-
работку слитков и листов проводили при темпе-
ратурах 100–400°С в сушильных шкафах Snol и
Nabertherm с точностью поддержания темпера-
туры ±1°С.

Микроструктуру исследовали при помощи све-
тового микроскопа Neophot-30 (СМ) и сканирую-
щего электронного микроскопа (СЭМ) TESCAN
Vega 3LMH. Измерения твердости по методу Вик-
керса проводили на автоматизированном уни-
версальном твердомере 930N фирмы Wolpert по
ГОСТ 2999–75. Среднеквадратичное отклонение
среднего значения твердости не превышало 3 HV.
Механические свойства листов при комнатной
температуре определяли по результатам испыта-
ний на одноосное растяжение согласно ГОСТ
1497–84 на универсальной испытательной маши-
не Zwick/Roell Z250, оснащенной автоматическим
датчиком продольной деформации. Среднеквад-
ратичное отклонение среднего значения не превы-
шало 1–2% (±5 МПа).

Тонкую структуру сплавов исследовали с по-
мощью просвечивающего электронного микро-
скопа (ПЭМ) JEOL 2000–EX с рабочим напряже-
нием 120 кВ. Приготовление образцов для ПЭМ
осуществляли при помощи установки электроли-
тического утонения Struers Tenupol-5. Для приго-
товления образцов использовали стандартный
электролит A2 производства Struers.

РЕЗУЛЬТАТЫ ЭКСПЕРИМЕНТОВ
И ОБСУЖДЕНИЕ

Средний размер зерна после гомогенизации в
сплаве AlMgZrEr составляет 105 ± 10 мкм, а в спла-
вах AlMgZrYb и AlMgZrY – 250 ± 20 и 350 ± 10 мкм,
соответственно (рис. 1а, 1в, 1д).

Таким образом, Er оказывает значительный мо-
дифицирующий эффект в сравнении с Y и Yb, что
согласуется с данными [31, 36, 39]. Твердый раствор
на основе алюминия является основной структур-
ной составляющей исследованных сплавов. Фазы
Al3Zr кристаллизационного происхождения не об-
наружили, а концентрация Zr в твердом растворе
составила 0.1–0.2 мас. % по данным энергодиспер-

сионного анализа (ЭДА), что близко к средней
концентрации в сплаве. Концентрация Er, Y и Yb в
растворе составила 0.1 мас. %, кроме того, данные
элементы образовывали фазы кристаллизацион-
ного происхождения (рис. 1б, 1г, 1е ЭДА карты).
Качественно аналогичную структуру наблюдали
в более легированных сплавах Al–Mg–РЗМ [31,
36, 39]. Исходная твердость гомогенизированных
сплавов составила 61–62 HV (рис. 2). Сплавы вы-
держивали при температурах 300–400°С для вы-
деления L12 фазы. После 4–8 ч отжига при 300°С
твердость слабо увеличилась до 63–64 HV. Отжиг
при 350 и 400°С в течение 2–4 ч обеспечивал рост
твердости до 65–67 HV. Значения твердости слабо
менялись с увеличением времени выдержки при
350°С, и существенно уменьшались при выдерж-
ке более 2 ч в сплаве с Y, более 10–16 ч в сплавах с
Yb и Er при 400°С. Температуру отжига 350°С вы-
брали для сравнения параметров дисперсоидов в
сплавах.

После 8 ч отжига при 350°С анализ тонкой
структуры (ПЭМ) не выявил дисперсоидов, что,
может быть результатом их низкой плотности
распределения или малого размера. После 32 ч
отжига при 350°С в сплавах обнаружены выде-
ления L12 фазы (рис. 3), образованные по непре-
рывному механизму распада. Дисперсоиды де-
корировали дислокации (рис. 3а, 3б, 3ж, 3з), что
может свидетельствовать о гетерогенном меха-
низме их зарождения [40], и проявляли контраст
Эшби–Брауна, обусловленный полями упругих
напряжений матрицы вблизи межфазных гра-
ниц [41], что говорит об их полной/частичной
когерентности с матрицей. Анализ тела зерен сво-
бодных от дислокаций при высоких разрешениях
выявил локальные участки, когерентные матрице,
отличающиеся от матрицы межплоскостным рас-
стоянием и имеющие размер 3–5 нм (рис. 3в, 3и).
Фурье-преобразование изображений высокого раз-
решения (рис. 3е) выявило картину, аналогичную
изображениям дифракции со сверхструктурными
рефлексами от L12-фазы, т.е. также подтверждает
структурный тип выделений.

После прокатки твердость листов составляла
135–143 HV (рис. 4). Отжиг при температурах до
200°С привел к снижению твердости до 110–115 HV
при сохранении нерекристаллизованной структу-
ры, т.е. разупрочнение, вероятно, связано с про-
хождением возврата и полигонизации. Стоит от-
метить, что при температурах отжига до 200°С
сплав с Yb демонстрировал на 3–5 HV большую
величину твердости в сравнении с другими спла-
вами. Увеличение температуры отжига до 250°С
приводит к снижению твердости до 82–88 HV
(рис. 4), при этом, в сплавах наблюдали частично
рекристаллизованную структуру с равноосными
и вытянутыми зернами. Продольный размер зе-
рен варьировался от 1 до 40 мкм (рис. 5а–5в). Уве-
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Рис. 1. Зеренная структура СМ (а, в, д), микроструктура СЭМ и распределение легирующих элементов между фазами
ЭДА–СЭМ (б, г, е) в выделенной области для сплавов (а, б) AlMgZrEr, (в, г) AlMgZrY и (д, е) AlMgZrYb после гомоге-
низационного отжига.
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Рис. 2. Зависимость твердости HV от времени отжига слитков при температурах (а) 300, (б) 350 и (в) 400°С (■) AlMgZrEr,
( ) AlMgZrY ( ) AlMgZrYb.
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личение температуры отжига до 300°С привело к
снижению твердости до 68–72 HV, т.е. в два раза
относительно твердости сплавов в деформиро-
ванном состоянии, при этом, повышение темпе-
ратуры с 300 до 550°С не привело к дальнейшему
разупрочнению. После отжига при температурах
300–450°С формируется однородная рекристал-
лизованная структура с формой зерен близкой к
равноосной.

Средний размер рекристаллизованного зерна
составлял 11 ± 1 мкм для сплавов c Er (рис. 5а, 5г,
5ж) и Yb (рис. 5б, 5д, 5з) и 13 ± 1 мкм для сплава с

Y (рис. 5в, 5е, 5и). При температуре 550°С в спла-
вах с Er и Yb средний размер зерна практически не
изменился, составив 13 ± 1 и 12 ± 1 мкм (рис. 5к,
5м) соответственно, а в сплаве с Y после высоко-
температурного отжига средний размер зерна уве-
личился до 40 ± 7 мкм (рис. 5л).

Температура начала рекристаллизации, соот-
ветствующая половинному снижению твердости,
составила 300°С, что на 70°С выше, чем у деформи-
рованного сплава Al–5Mg, полученного по анало-
гичному режиму [42]. Увеличение температуры на-
чала рекристаллизации является следствием при-

Рис. 3. ПЭМ-микроструктура сплавов (а–в, e, и) AlMgZrEr, (г–д) AlMgZrY, (ж–з) AlMgZrYb после 32 ч отжига при
350°С; (а, г, ж) – светлопольные изображения; (б, д, з) – темнопольные изображения; вставки в (б, д, з) – соответству-
ющие электронограммы; (в, и) изображения в высоком разрешении; (е) преобразование Фурье, соответствующее
изображению (в).
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сутствия наноразмерных дисперсоидов, однако их
объемная доля не достаточна для существенного
повышения температуры начала рекристаллиза-
ции до 400–500°С и выше, как в сплавах со Sc [43]
или повышенной концентрацией Zr [44]. При
этом размер зерна в листах двойного сплава Al–
5Mg составил 55 ± 5 мкм после отжига при 350°С
[42], т.е. введение малой добавки Zr совместно с Y
слабо повлияло на средний размер зерна, в то вре-
мя как в присутствии Er или Yb проявляется вы-
раженный стабилизирующий зеренную структу-
ру эффект. Таким образом, добавки Er и Yb при
прочих равных условиях обеспечили более высо-
кую стабильность размера зерна при повышен-
ных температурах, чем Y, что может быть след-
ствием более высокой термической стабильности
L12-фазы в присутствии Er и Yb или большей объ-
емной доли дисперсоидов.

Результаты испытаний на одноосное растяже-
ние сплавов после деформации и после последу-
ющего 1 ч отжига при температурах 100–300°С хо-
рошо коррелировали с твердостью: предел текуче-
сти снизился с 368–373 МПа в деформированном
состоянии до 131–134 МПа в рекристаллизован-
ном состоянии после отжига при 300°С, а относи-
тельное удлинение при этом возросло с 3.3–4.8 до
23.0–25.5% (табл. 1). Прочностные свойства ис-
следуемых сплавов в отожженном состоянии не-
значительно выше, чем свойства сплава АА5083
системы Al–Mg–Mn с аналогичным содержани-
ем Mg, т.е. легирование магналия без Sc малыми
добавками Y, Er или Yb совместно с малой добав-
кой 0.15Zr не обеспечило значительного упрочне-
ния по сравнению с более дешевым Mn [45]. Дис-
персоиды размером больше критического обес-
печивают упрочение по механизму огибания и
образования дислокационных петель (механизм
Орована) [46], что дает значимый прирост предела
текучести. Перерезаемые дислокациями частицы
размером меньше критического обеспечивают бо-
лее низкий вклад в прочностные характеристики
[46]. Критический размер для дисперсоидов L12–

Al3Zr составляет 5.6 нм [46]. Вероятно, выделение
частиц меньшего размера в исследуемых сплавах
приводит к их перерезанию и слабому упрочне-
нию, т.е. закономерно низкому приросту проч-
ностных свойств.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Проведено сравнительное исследование струк-
туры и свойств сплавов Al–4.5Mg–0.15Zr, допол-
нительно легированных 0.17Er, 0.14Y или 0.18Yb
(мас. %) в эквиатомном количестве (0.1 ат. %).
Размер зерна в литом состоянии в сплаве с Er со-
ставляет около 100 мкм, в сплавах с Y и Yb – 250 и
350 мкм, соответственно, т.е. Er оказывает наибо-
лее выраженный модифицирующий эффект.

Помимо алюминиевого твердого раствора в
микроструктуре присутствуют нерастворимые
при температурах гомогенизации интерметал-

Рис. 4. Зависимость твердости (HV) от температуры
отжига листов; время отжига 1 ч.
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Таблица 1. Результаты испытаний на одноосное растяжение

Состояние
σ0.2, МПа σв, МПа δ, % σ0.2, МПа σв, МПа δ, % σ0.2, МПа σв, МПа δ, %

AlMgZrEr AlMgZrY AlMgZrYb

Деф-е 369 ± 1 402 ± 1 4.8 ± 0.1 368 ± 2 401 ± 3 4.3 ± 0.1 373 ± 3 404 ± 1 3.3 ± 0.3

100°С, 1 ч 340 ± 2 386 ± 2 6.6 ± 0.4 339 ± 1 383 ± 1 5.5 ± 0.6 340 ± 2 384 ± 2 4.5 ± 1.5

200°С, 1 ч 268 ± 1 337 ± 3 9.1 ± 0.9 266 ± 1 333 ± 2 10.5 ± 0.3 265 ± 1 337 ± 1 9.5 ± 1.5

250°С, 1 ч 204 ± 3 304 ± 1 12.5 ± 1.4 193 ± 1 293 ± 1 14.0 ± 1.3 198 ± 1 300 ± 1 14.6 ± 0.5

300°С, 1 ч 131 ± 1 258 ± 1 25.5 ± 0.1 131 ± 1 291 ± 2 23 ± 2 134 ± 1 261 ± 3 23 ± 2
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лидные включения, обогащенные Mg и Er, Y
или Yb.

Отжиг слитков при температурах 300–400°С
приводит распаду твердого раствора с формиро-
ванием L12-выделений размером 3–5нм и слабо
сказывается на морфологии частиц кристалли-
зационного происхождения. Температура нача-
ла рекристаллизации холоднокатаных сплавов,
соответствующая температуре половинного сни-
жения твердости, близка к 300°С. При этой темпе-
ратуре структура полностью рекристаллизованная
со средним размером зерна 11–13 мкм. В сплавах с
Er и Yb стабильная зеренная структура сохранялась
до подсолидусной температуры 550°С, а в сплаве с
Y при данной температуре происходил рост зерен с
увеличением среднего размера зерна до 40 ± 7 мкм.

Работа выполнена при финансовой поддерж-
ке гранта РФФИ № 20-33-70170\19. Исследова-
ние структуры выполнено на оборудовании
ЦКП “Материаловедение и металлургия” при
финансовой поддержке РФ в лице Минобрнау-
ки (№ 075-15-2021-696).
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И МЕХАНИЧЕСКИЕ СВОЙСТВА СПЛАВА СИСТЕМЫ Al–Mg–Mn
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Изучены параметры дисперсоидов, выделяющихся в процессе низкотемпературного (при 360°С) и
высокотемпературного (при 450°С) гомогенизационного отжига слитка сплава Al–4.9Mg–1.2Mn
(типа Alnovi-U), и их влияние при последующей термомеханической обработке на параметры зе-
ренной структуры и механические свойства при комнатной температуре. Низкотемпературный от-
жиг обеспечил формирование высокой плотности дисперсоидов I-фазы с квазикристаллической
структурой и средним размером 35 ± 5 нм, которые сохраняли размер и морфологию после термо-
механической обработки. В процессе высокотемпературного отжига выделялись дисперсоиды пла-
стинчатой формы фазы Al6Mn со средним продольным размером 130 ± 10 нм. За счет дисперсион-
ного и дислокационного механизмов упрочнения, обеспеченных дисперсоидами I-фазы, низкотемпе-
ратурный отжиг слитка привел к росту предела текучести деформированного сплава на 40 МПа по
сравнению с традиционным высокотемпературным отжигом.

Ключевые слова: алюминиевый сплав, зеренная структура, дисперсоиды, квазикристаллическая
структура, прочность
DOI: 10.31857/S0015323022050072

ВВЕДЕНИЕ
Легирование алюминиевых сплавов переход-

ными и редкоземельными элементами, образу-
ющими наноразмерные частицы дисперсоидов,
получило широкое распространение благодаря
положительному влиянию дисперсоидов на ме-
ханические свойства и термическую стабиль-
ность зеренной и дислокационной структуры
[1–5]. Ввиду относительно низкой стоимости и
повышенной неравновесной растворимости, мар-
ганец (Mn) является одним из наиболее перспек-
тивных дисперсоидобразующих элементов, повы-
шающих температуру начала рекристаллизации и
прочностные характеристики алюминиевых спла-
вов [6]. Mn способен образовывать пересыщенный
твердый раствор на основе алюминия с содержа-
нием до 4 мас. % в зависимости от скорости охла-
ждения при литье и состава сплава [1]. Высокая
степень пересыщения твердого раствора относи-
тельно равновесных концентраций при темпера-
турах термической обработки обеспечивает значи-
тельный стимул распада пересыщенного твердого
раствора и формирование дисперсных выделений

вторичных Mn-содержащих фаз. В системе Al–Mn
равновесной является фаза Al6Mn с орторомбиче-
ским типом решетки [7, 8]. Однако при распаде
пересыщенного твердого раствора ее образова-
нию может предшествовать формирование мета-
стабильных фаз, например, Al12Mn c ОЦК-решет-
кой [9]. При наличии примесей Si и Fe формируют-
ся более сложные соединения α-Al12Mn3Si или
Al12(Mn,Fe)3Si с примитивным типом решетки
[10‒13]. Выделения α-фазы были обнаружены в
алюминиевых сплавах разных серий: 3XXX [11, 12,
14–18], 5XXX [19] и 6XXX [20–22]. Помимо выше-
перечисленных фаз, в сплавах с Mn обнаружены
дисперсоиды метастабильных фаз с квазикри-
сталлическим типом структуры [12, 13, 23, 24].
Ранние исследования сплавов системы Al–(1.1–
1.8)Mn–(Fe)–(Si) выявили возможность выделе-
ния в процессе распада твердого раствора квази-
кристаллической фазы икосаэдрического типа
(I-фазы) [12, 13, 23, 24]. При этом в данных спла-
вах наблюдали единичные выделения дисперсои-
дов I-фазы, преимущественно по границам зерен
[12, 13]. Высокая плотность выделения дисперсо-
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идов в теле зерен при содержании 1–2 мас. % Mn
была обнаружена в сплавах с 2 мас. % Cu [25, 26]
или 1.5–3 мас. % Mg [27–29], что свидетельствует
о существенном влиянии Cu и Mg на кинетику рас-
пада пересыщенного твердого раствора и плот-
ность выделений I-фазы. Роль дополнительного
легирования в формировании I-фазы при распа-
де пересыщенного твердого раствора не установ-
лена. При кристаллизации сплава системы Al–
Mn–Mg обнаружена квазикристаллическая фаза
Al18Mg3Mn2 икосаэдрического типа [30], что го-
ворит о потенциальной возможности формирова-
ния многокомпонентных квазикристаллических
фаз и при распаде пересыщенного твердого раство-
ра. Однако повышенной концентрации Mg в дис-
персоидах I-фазы не обнаружено, т.е. выделения
Mg-содержащих дисперсоидов не подтверждено
[27]. Благодаря высокой плотности распределения
и размерам в несколько десятков нанометров дис-
персоиды I-фазы в сплаве Al–3Mg–1Mn обеспе-
чили повышение температуры начала рекристал-
лизации и прочностных характеристик [28], а в
сплаве системы Al–Mg–Fe–Ce–Cr улучшение
показателей сверхпластичности [31]. Необходимо
отметить, что слитки промышленных алюминие-
вых сплавов, легированных марганцем, подверга-
ют гомогенизации в интервале температур 450–
500°С, тогда как дисперсоиды с квазикристалли-
ческой структурой выделяются при температурах
ниже 400°С. Использование высокотемператур-
ной гомогенизации позволяет ускорить процесс
выравнивания состава, однако нивелирует потен-
циальный эффект от упрочнения за счет выделе-
ния метастабильных квазикристаллических фаз.
Таким образом, использование низкотемпера-
турной термообработки слитков может оказать-
ся достаточно простым, но при этом перспек-
тивным способом упрочнения Mn-содержащих
алюминиевых сплавов, что требует эксперимен-
тальной проверки для сплавов с разным содер-
жанием легирующих элементов.

Данная работа посвящена исследованию влия-
ния условий гомогенизационного отжига слит-
ков на параметры формирующихся при распаде
пересыщенного твердого раствора дисперсоидов
Mn-содержащих фаз и их вклада в механические
свойства и термическую стабильность структуры
листов сплава Al–4.9Mg–1.2Mn.

МАТЕРИАЛЫ
И МЕТОДИКИ ИССЛЕДОВАНИЯ

Сплав Al–4.9Mg–1.2Mn (мас. %) получали в
лабораторных условиях при помощи электриче-
ской печи сопротивления Nabertherm S3 в граф-
фито-шамотном тигле. В качестве шихтовых ма-
териалов использовали Al марки А99, Mg марки
Мг95 и лигатуру Al–10 мас. % Mn.

Литье проводили в медную водоохлаждаемую
изложницу с внутренней полостью 100 × 40 ×
× 20 мм3, обеспечивающую скорость охлаждения
≈15 К/с. Отжиг слитков осуществляли по двум ре-
жимам при температурах (1) 360 или (2) 450°С в
течение 8 ч. Для горячей и последующей холод-
ной деформации слитков использовали прокат-
ный стан марки ДУО-250 с диаметром валков
230 мм. Температура горячей прокатки составля-
ла 360 ± 10°С, степень деформации 70%. Холод-
ную прокатку проводили до толщины листа 1 мм
при комнатной температуре с обжатием 80%. Ли-
сты, полученные с использованием низкотемпе-
ратурного режима отжига слитка, обозначали Р1,
высокотемпературного – Р2.

Микроструктуру анализировали при помощи
сканирующего электронного микроскопа (СЭМ)
Tescan-VEGA3 LMH c приставкой для энерго-дис-
персионного (ЭДС) анализа (Х-MAX80, Oxford In-
struments), а также светового микроскопа Carl
Zeiss Axiovert 200M MAT. Состав сплава контро-
лировали с помощью энергодисперсионного ана-
лиза в литом состоянии и после термической об-
работки. Отклонения от номинальной концен-
трации Mg не превышали 0.2 мас. %, остальных
элементов менее 0.05 мас. %. Для анализа состава
алюминиевого твердого раствора при температу-
рах отжига в равновесных условиях использовали
программный комплекс Thermo-Calc software AB,
Version 5.0.4.75 (база данных TTL5 v5.1).

Подготовку микрошлифов для анализа осу-
ществляли путем механического шлифования и
полирования на установке Struers LaboPol с после-
дующей электролитической полировкой в хлорно-
спиртовом электролите (A2 производства Struers)
при напряжении 18–20 В. Для выявления зеренной
структуры образцов проводили анодное оксиди-
рование в 10%-ном водном растворе фторборово-
дородной кислоты в течение 20 с при напряжении
20 В. Анализ микроструктуры осуществляли в
продольно-толщинном сечении листа. Средний
размер зерен определяли методом случайных се-
кущих, анализируя не менее 500 пересечений.

Параметры дисперсоидов определяли при по-
мощи просвечивающего электронного микро-
скопа (ПЭМ) JEM JEOL 2100 при ускоряющем
напряжении 200 кВ. Образцы для ПЭМ готовили
посредством механической шлифовки до толщи-
ны 0.25 мм, с последующим электролитическим
утонением до появления отверстия в струе элек-
тролита состава 30% HNO3 и 70% метилового спир-
та при напряжении 22 В и температуре минус 20°С
на установке Struers TenuPol–5.

Механические свойства при комнатной тем-
пературе определяли на универсальной испыта-
тельной машине Zwick-Z250. Образцы с разме-
ром рабочей части 14 × 6 × 1 мм вырезали из ли-
стов толщиной 1 мм после холодной прокатки и
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последующего отжига при 270 или 400°С в тече-
ние 20 мин. Скорость деформирования составля-
ла 4 мм/мин. Для определения статистических
ошибок измерения размеров зерен, частиц и зна-
чений механических характеристик рассчитыва-
ли доверительные интервалы при доверительной
вероятности 0.95.

РЕЗУЛЬТАТЫ ЭКСПЕРИМЕНТА

Основной структурной составляющей сплава в
литом состоянии являлись дендриты твердого рас-
твора на основе алюминия (Al) (рис. 1а, 1б). Сред-
ний размер зерна составил 245 ± 30 мкм (рис. 1в).
По данным ЭДС анализа сплав содержал 4.9 ±
± 0.1% Mg, 1.3 ± 0.1% Mn, суммарное содержание
примесей Fe и Si не превышало 0.02% (в мас. %).

На периферии дендритных ячеек присутствова-
ли светлые частицы богатой Mn, Fe и Si фазы кри-
сталлизационного происхождения (карты ЭДС на
рис. 1б), а также темно-серые включения богатой
Mg неравновесной фазы Al3Mg2 (β-фаза) [32, 33].
Объемная доля Mn-содержащих частиц состави-
ла 1.1 ± 0.3%, средний размер 1.8 ± 0.2 мкм. По
данным ЭДС анализа средняя концентрация Mn
в твердом растворе составляла 1.1 ± 0.1 мас. %.

Гомогенизационный отжиг литого сплава по
обоим режимам привел к растворению избыточ-
ной β-фазы (Al2Mg3) и выравниванию состава твер-
дого раствора по Mg (непосредственно гомогениза-
ция структуры сплава), и распаду пересыщенного
твердого раствора с выделением Mn-содержащих
дисперсоидов (гетерогенизация структуры) (рис. 2).
При использовании низкотемпературной гомоге-
низации дисперсоиды имели компактную, близкую
к равноосной форму и средний размер 35 ± 3 нм с
разбросом по размерам от 15 до 80 нм. Высоко-
температурная гомогенизация привела к выделе-
нию вытянутых дисперсоидов типичной для рав-
новесной фазы Al6Mn пластинчатой формы со
средним продольным размером 130 ± 10 нм и раз-
бросом по размерам от 30 до 800 нм (рис. 2б).

Электронограммы, полученные от группы вы-
делившихся при низкотемпературном отжиге дис-
персоидов, демонстрируют характерную для оси
симметрии пятого порядка дифракционную карти-
ну (рис. 3), типичную для квазикристаллической
структуры I-фазы.

Дисперсоиды с аналогичной кристаллографи-
ческой структурой и морфологией наблюдали ра-
нее в сплаве Al–3Mg–1Mn при низкотемператур-
ном отжиге [27, 29]. Таким образом, в близких

Рис. 1. Структура сплава Al–4.9Mg–1.2Мn в литом состоянии (а, в) и ЭДС карты распределения легирующих элемен-
тов (б); а, б – СЭМ, в – световой микроскоп.

50 мкм

25 мкм

100 мкм

(a)

(в)

(б)

Al

MnMg

Fe Si
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температурно-временных условиях наноразмер-
ные дисперсоиды с квазикристаллическим типом
структуры выделяются и при 4.9% Mg, т.е. кон-
центрации Mg, соответствующей наиболее рас-
пространенному промышленному сплаву АА5083
и сплаву-аналогу Alnovi-U с повышенным содер-
жанием марганца [34].

После деформационной обработки образцов,
подвергнутых низкотемпературной гомогениза-
ции, дисперсоиды не меняли морфологию и
средний размер, и преимущественно сохраняли
структуру I-фазы, о чем можно судить по ПЭМ-
изображению при высоком разрешении. Фурье-
образ полученного изображения демонстрирует
типичную для I-фазы картину [35] (рис. 4в). Сред-
ний размер дисперсоидов не изменился и составил
35 ± 5 нм (рис. 4б). Выделившиеся при высокотем-
пературной гомогенизации вытянутые частицы
дисперсоидов фрагментировались при прокатке,

и их средний размер уменьшился до 85 ± 5 нм
(рис. 4г).

После 30 мин отжига холоднокатанных листов
при температуре 400°С зеренная структура образца
с дисперсной I-фазой, гомогенизированного при
360°С, осталась нерекристаллизованной (рис. 5а),
тогда как в листах, подвергнутых высокотемпера-
турному гомогенизационному отжигу, формиро-
валась полностью рекристаллизованная структу-
ра со средним размером зерна 17 ± 2 мкм в про-
дольном и 7 ± 1 мкм в поперечном направлениях.
Таким образом, благодаря малому размеру и высо-
кой плотности распределения, дисперсоиды I-фа-
зы обеспечили повышение температуры начала ре-
кристаллизации сплава.

Параметры дисперсоидов и зеренной структу-
ры сплава оказали существенное влияние на ме-
ханические свойства листов при комнатной тем-
пературе (табл. 1).

Рис. 2. Дисперсоиды в сплаве Al–Mg–Mn, выделившиеся после 8 ч отжига слитка при температуре 360 (а) и 450°С (б).

500 нм 500 нм

(a) (б)

Рис. 3. Микроструктура сплава Al–Mg–Mn после отжига слитка при 360°С (а, б) и соответствующая электронограмма
(в); б – темнопольное изображение в выделенном рефлексе I-фазы.

200 нм 200 нм
36°

(a) (б) (в)



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 123  № 5  2022

ВЛИЯНИЕ ВТОРИЧНЫХ ВЫДЕЛЕНИЙ КВАЗИКРИСТАЛЛИЧЕСКОЙ I-ФАЗЫ 511

Низкотемпературный отжиг слитка обеспечил
более высокие значения предела текучести и пре-
дела прочности в листах по сравнению с высоко-
температурным режимом гомогенизационного от-
жига, традиционно используемом для магналиев.

После постдеформационного смягчающего от-
жига при 270°С (выше температуры сольвуса фазы
Al3Mg2 сплава ≈260°С [36–38]) листы, полученные
с использованием низкотемпературного режима
гомогенизации, имеют предел текучести и предел
прочности выше на 37 и 14 МПа соответственно,

чем листы, полученные с использованием высо-
котемпературного режима гомогенизации. Более
высокие прочностные свойства в листах, полу-
ченных по низкотемпературному режиму гомоге-
низации, наблюдали и после отжига холоднока-
танных листов при 400°С. Предел текучести на
39 МПа выше, а предел прочности на 30 МПа вы-
ше при гомогенизации по низкотемпературному
режиму. Объяснить рост прочностных характери-
стик можно совокупным влиянием дисперсных
частиц на способность сдерживать процессы ре-
кристаллизации и тормозить движение дислока-

Рис. 4. Дисперсоиды после термомеханической обработки образцов, предварительно подвергнутых гомогенизацион-
ному отжигу при 360 (а–в) и 450°C (г).

500 нм 500 нм

10 нм 500 нм

(a)

(в) (г)

(б)

Таблица 1. Механические свойства исследуемого сплава Al–4.9Mg–1.2Mn и сплава сравнения Al–4.9Mg (мас. %)

Сплав
σ0.2, МПа σв, МПа δ, % σ0.2, МПа σв, МПа δ, %

Отжиг 270°С, 30 мин Отжиг 400°С, 30 мин

Al–4.9Mg–1.2Mn (Р1) 360 ± 2 442 ± 2 9 ± 1 212 ± 7 375 ± 8 22 ± 2
Al–4.9Mg–1.2Mn (Р2) 323 ± 6 428 ± 5 11 ± 1 173 ± 8 355 ± 10 25 ± 3
Al–4.9Mg 252 ± 3 338 ± 4 13 ± 1 123 ± 4 273 ± 2 30 ± 3
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ций при деформации. Частицы избыточных фаз
могут обеспечивать вклад в упрочнение по меха-
низму перерезания частиц дислокациями и меха-
низму огибания частиц дислокациями с последу-
ющим формированием дислокационных петель
(механизм Орована) [39]. Возможность перереза-
ния дислокациями существует для когерентных
матрице частиц при величине их радиуса менее
критического значения, составляющего 3–5 нм
[40]. Частицы с закритическим радиусом обеспе-
чивают вклад в упрочение в соответствии с меха-
низмом Орована [39, 40]. После деформационной
обработки слитков дисперсоиды I-фазы имели раз-
мер в десятки нанометров и преимущественно со-
храняли близкую к сферической форму, ввиду чего
их вклад в предел текучести сплава можно теорети-
чески оценить посредством уравнения Орована (1)
[40, 41]:

(1)

 
 ×  Δσ =
λπ − ν

0
or

2ln
0.4 ,

(1 )

R
rM Gb

где ν = 0.345 – коэффициент Пуассона, M ~ 3.0
фактор Тейлора, G = 26 ГПа – модуль сдвига, b =
= 0.286 нм – вектор Бюргерса,  = πDs/8 и Ds –
средний радиус и диаметр дисперсоидов соответ-
ственно, r0 = 1.5b [42], λ – межчастичное рассто-
яние.

Межчастичное расстояние было рассчитано в
соответствии с формулой:

(2)

где ϕ – суммарная объемная доля частиц в сплаве.
Согласно работе [23] стехиометрическая форму-

ла квазикристаллической I-фазы близка к Al12Mn.
Таким образом, для приблизительного расчета
объемной доли I-фазы можно использовать плот-
ность фазы Al12Mn, равную 3.02 кг/м3 [43]. По дан-
ным ThermoCalc в исследуемом сплаве равновес-
ная растворимость Mn в твердом (Al) при темпера-
туре 360°C составляет 0.02 мас. %, что согласуется
с [44]. При этом за 8 ч отжига распад пересыщен-
ного твердого раствора пройти полностью не успе-
вает. В близких температурно-временных условиях
в сплаве Al–3Mg–1.2Mn [5] концентрация Mn в
твердом растворе составляла 0.9 мас. % после низ-
котемпературного отжига и 0.3 мас. % после высо-
котемпературного отжига слитка. Принимая во
внимание данные значения, расчетная величина
объемной доли Mn-содержащей фазы после низ-
котемпературного отжига должна составить 0.02.
В таком случае, в соответствии с формулами (1) и
(2), вклад в предел текучести дисперсоидов I-фа-
зы среднего диаметра 35 ± 5 нм составляет 89 ±
± 10 MПа. Листы двойного сплава Al–5% Mg, в
зависимости от температуры постдеформацион-
ного отжига, демонстрировали на 90–110 МПа
меньшие значения предела текучести по сравне-
нию с листами сплава Al–4.9 Mg–1.2 Mn, под-
вергнутого низкотемпературной гомогенизации.
Таким образом, разница величин предела текуче-
сти для двойного и Mn-содержащего сплава обу-
словлена, главным образом, вкладом нанораз-
мерных дисперсоидов. Оставшиеся 10–30 МПа
можно связать с эффектом субструктурного (дис-
локационного) упрочнения из-за сдерживания
процессов возврата и рекристаллизации в при-
сутствии дисперсных частиц I-фазы.

ВЫВОДЫ

Проанализировано влияние гомогенизацион-
ного отжига при температуре 360 или 450°С в те-
чение 8 ч на параметры частиц дисперсоидов, об-
разующихся в результате распада пересыщенного
марганцем твердого раствора на основе алюми-
ния, зеренную структуру и механические свой-
ства при комнатной температуре листов сплава

R

 π πλ = − ϕ 
s

20.5 ,
3 4

D

Рис. 5. Зеренная структура в листах сплава Al–Mg–
Mn после отжига в течение 20 мин при 400°C; предва-
рительный гомогенизационный отжиг при 360 (а),
450°C (б).

50 нм

50 нм

(a)

(б)
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Al–4.9Mg–1.2Mn (мас. %). По работе сделаны сле-
дующие выводы:

1. Низкотемпературный гомогенизационный
отжиг обеспечил распад пересыщенного твердого
раствора с формированием равноосных диспер-
соидов I-фазы с квазикристаллическим икосаэд-
рическим типом структуры и средним размером
35 ± 5 нм, которые практически не меняли мор-
фологию и размер в процессе термомеханической
обработки. Высокотемпературный гомогениза-
ционный отжиг сплава привел к образованию ча-
стиц фазы типа Al6Mn пластинчатой формы, име-
ющих средний продольный размер 130 ± 10 нм,
которые фрагментировались при термомеханиче-
ской обработке, включающей горячую и холод-
ную прокатку, и принимали средний размер 85 ±
± 10 нм.

2. Листы сплава, полученные с использовани-
ем низкотемпературной гомогенизации и содер-
жащие в структуре дисперсоиды I-фазы, демон-
стрировали более высокую температуру начала ре-
кристаллизации и на ≈40 МПа большие значения
предела текучести после отжига холоднокатаных
листов, чем листы, полученные с использованием
высокотемпературного отжига слитка, при сохра-
нении относительного удлинения на одном уровне.
Теоретический вклад дисперсоидов I-фазы в пре-
дел текучести сплава в соответствии с механизмом
Орована составил 89 ± 10 МПа.

3. Сплав после низкотемпературного гомогени-
зационного отжига, термомеханической обработки
и постдеформационного смягчающего отжига при
270°С имел предел текучести 360 ± 2 МПа, предел
прочности 442 ± 2 МПа при относительном удли-
нении 9 ± 1%. Предел текучести исследуемого
сплава с наноразмерными дисперсоидами на 90–
110 МПа выше, чем двойного сплава Al–4.9 Mg,
что обусловлено в основном упрочнением за счет
механизма Орована и субструктурным упрочне-
нием.

Работа выполнена при финансовой поддержке
гранта РФФИ № 20-03-00778.

Исследование ПЭМ структуры выполнено на
оборудовании ЦКП “Материаловедение и метал-
лургия” финансируемом Минобрнауки РФ, согла-
шение № 075-15-2021-696.
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С использованием методов дифференциальной сканирующей калориметрии, рентгеновской ди-
фрактометрии, просвечивающей электронной микроскопии, микротвердости проведены исследо-
вания обратного ω → α-фазового перехода в титане и цирконии, продеформированных в камере
Бриджмена при близких условиях нагружения, с целью получения дополнительных сведений о сте-
пени стабильности исследуемых металлов. Было установлено, что, несмотря на качественное сход-
ство протекания процессов тепловыделения в исследуемых металлах, регистрируемых методом
дифференциальной сканирующей калориметрии, обратное фазовое превращение в титане, в отли-
чие от циркония, реализуется при более низких температурах и в более узком температурном интер-
вале во всём диапазоне величин предварительной деформации. Выявлено, что такие характеристи-
ки как температура начала обратного фазового превращения и величина выделившейся тепловой
энергии стабилизируются при достижении определенной истинной деформации (е ≈ 9), когда в
обоих металлах формируется смешанная нано- субмикрокристаллическая структура, при которой
наибольший энергетический вклад в систему вносят деформационные дефекты и протяженные
межфазные границы.

Ключевые слова: интенсивная пластическая деформация, фазовое превращение, метастабильная ω-
фаза, дифференциальная сканирующая калориметрия
DOI: 10.31857/S0015323022050023

ВВЕДЕНИЕ
В современном мире интенсивные воздействия

на материал с целью получения высоких эксплуа-
тационных свойств приобретают все большее рас-
пространение. В связи с этим возникают новые
проблемы – не приведет ли такое воздействие к по-
явлению в материале структурных особенностей
или метастабильных фаз, которые окажут негатив-
ное влияние на физико-механические свойства.
Наиболее интересными в этом плане являются та-
кие материалы, в структуре которых в результате
интенсивных воздействий образуются устойчи-
вые метастабильные фазы. К ним относятся, на-
пример, переходные металлы IV группы, в част-
ности, титан и цирконий, широко применяемые
в авиастроении и атомной энергетике. В чистых
металлах при сдвиговых деформациях под давле-
нием, а в легированных при воздействии только
давления свыше 2 ГПа, образуется хрупкая, мета-
стабильная ω-фаза, имеющая гексагональную ре-

шетку с соотношением параметров с/а ≈ 0.61, ко-
торая сохраняется при комнатной температуре
после снятия нагрузки [1, 2]. Известно, что при
облучении быстрыми тяжелыми ионами в титане
и цирконии (в цирконии в меньшей степени,
вследствие большего атомного веса) образуются
дефекты, связанные с возникновением метаста-
бильной ω-фазы [3]. Недавние исследования ав-
торов [4] показали повышение стабильности ба-
рической ω-фазы, образовавшейся при испыта-
нии монокристаллического циркония в камере
Бриджмена при температуре 70°С.

Исследованиям ω-фазы в α-ГПУ-металлах
посвящено немало экспериментальных и теоре-
тических работ [5–13], в ряде которых предло-
жен механизм обратного ω → α превращения.
Но в литературе недостаточно сведений о харак-
тере перехода ω-фазы, полученной путем интен-
сивной пластической деформации под давлением
(ИПД), в α-фазу. И практически отсутствует, за ис-

УДК 669.295′269:536.424.1

СТРУКТУРА,
ФАЗОВЫЕ ПРЕВРАЩЕНИЯ И ДИФФУЗИЯ
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ключением теоретических работ [12, 13], сравни-
тельный анализ термодинамических характери-
стик обратного фазового ω → α-превращения в
титане и цирконии, испытанных в наковальнях
Бриджмена. Результаты работ, полученных разны-
ми авторами, не всегда согласуются между собой, к
тому же подавляющее число исследований выпол-
нено на поликристаллических образцах. В настоя-
щей работе исследование проведено на псевдомо-
нокристаллах титана и циркония, что позволяет
исключить из рассмотрения влияние исходных
границ зерен на картину эволюции структуры ме-
талла в ходе деформации. К тому же псевдомоно-
кристаллическое состояние, характеризующееся
формированием α-пакетной структуры, сказыва-
ется на кристаллографии прямого α → ω-превра-
щения, как было показано в [14].

Целью настоящей работы было получение до-
полнительных сведений об особенностях и кине-
тике обратного ω → α-фазового перехода в псев-
домонокристаллах родственных металлов: титана
и циркония, с использованием метода дифферен-
циальной сканирующей калориметрии.

МАТЕРИАЛ 
И МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА

Псевдомонокристаллы титана и циркония бы-
ли выращены методом бестигельной электронно-
лучевой зонной плавки из заготовок горячеко-
ванных прутков иодидных титана и циркония чи-
стотой 99.9%. Псевдомонокристаллы представля-
ли собой цилиндрические слитки длиной около
120 мм, диаметром 13 мм. С одной стороны, в про-
цессе зонного переплава происходит очистка ме-
талла от примесей и оттеснение их к концу прут-
ка, который затем удаляется. С другой стороны,
поверхностные слои металла активно насыщают-
ся водородом, и в периферийной зоне стержнеоб-
разного кристалла образуются гидриды. Поэтому
все образцы вырезали из центральной зоны кри-
сталла.

Пластическую деформацию дисковых образцов
диаметром d = 5 мм и толщиной h0 = 0.3 мм осу-
ществляли в твердосплавных (ВК-6, НRC = 92) на-
ковальнях Бриджмена при комнатной температуре
и давлении 8 ГПа с угловой скоростью кручения
ω = 0.3 об./мин. Использованы углы поворота на-
ковален: ϕ = 0°, 5°, 15°, 45°, 90°, 180°, 360° и 1080°.

Истинную деформацию (е) рассчитывали на
середине радиуса образцов по формуле [15]:

(1)

где еос – деформация осадки, есд – деформация
сдвига, ϕ – угол поворота наковальни, ho, hri –
толщина образца до и после деформирования на
расстоянии ri от центра образца или оси вращения

= + = + + ϕ 1 22
ос сд o i i

2ln ln 1 ,
3

( ) ( ( ) )r rе е е h h r h

наковальни. Измерения микротвердости проводи-
ли на середине радиуса образца на микротвердоме-
ре ПМТ-3 при нагрузке 0.98 Н. Фазовый состав
псевдомонокристаллов после ИПД исследовали
методом рентгеновской дифрактометрии, ис-
пользуя аппарат ДРОН-3М в излучении Cu-Kα с
автоматической регистрацией данных. Струк-
турное состояние изучали электронно-микро-
скопически на просвет тонких фольг в микро-
скопе JEM-200CX. Методом дифференциальной
сканирующей калориметрии (ДСК) регистриро-
вали изменения теплового потока при нагреве
исследуемых образцов. В камере калориметра
METTLER TOLEDO 822e со скоростью
50°С/мин от 20 до 550°С нагревали образцы
массой 20–40 мг. При первом нагревании на ка-
лориметрических кривых регистрировали пики
выделения тепла. Температуры начала (Тн) и кон-
ца (Тк) обратного превращения определяли мето-
дом касательных, а величину выделившейся
энергии – как величину площади под калоримет-
рическим пиком. После первого нагрева образцы
охлаждали до комнатной температуры и проводи-
ли повторный нагрев в том же диапазоне темпе-
ратур для того, чтобы убедиться, что процесс вы-
деления тепла был необратимым и полным, по-
грешность измерений не превышала 2.5%.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНЫЕ РЕЗУЛЬТАТЫ
И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ

После деформации осадкой на дифрактограм-
мах циркония регистрируются пики (11 0) и (20 1)
ω-фазы, находящиеся в интервале углов 2Θ, где нет
перекрытия пиков от α и ω-фаз (рис. 1а). В титане
после осадки наблюдается меньшее количество
ω-фазы, чем в цирконии. При снятии нагрузки
она претерпела обратное превращение в α-фазу,
поэтому на дифрактограмме, снятой с образца
после осадки, не регистрируются пики ω-фазы.

При съемке дифрактограмм с образцов титана
после осадки с поворотом на 5 град. обнаружено
появление уширенных пиков, соответствующих
линиям (11 1), (20 1) и (0002) ω-фазы (рис. 1б).
Рентгеновские данные указывают на тот факт,
что ω-фаза в цирконии обладает более высокой
устойчивостью и при снятии нагрузки в большем
количестве сохраняется в образце. Возможно, что
некоторое количество ω-фазы в образце титана
после осадки под давлением 8 ГПа присутствует,
но его недостаточно для получения отличных от
уровня фона пиков на дифракторграмме (в слу-
чае, меньшего 3–5 мас. %).

В результате проведенных исследований об-
разцов титана и циркония, подвергнутых ИПД в
камере Бриджмена при близких условиях нагру-
жения, были получены кривые ДСК (рис. 2). От-
метим, что при построении графиков кривые

2 2

2 2
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ДСК обозначены значениями угла поворота на-
ковальни Бриждмена в градусах, а не значениями
истинной деформации. Для исследования тепло-
вых эффектов методом ДСК был выбран интервал
температур от 20 до 350°С, в котором, по литератур-
ным данным [16–18], при нагреве возможно обрат-
ное ω → α-фазовое превращение в титане и цирко-
нии, деформированных сдвигом под давлением.

На кривых первого цикла нагрева наблюдают-
ся в основном экзотермические пики, но для об-
разцов после небольшой деформации – от ϕ = 0
до ϕ = 45 град, видны дополнительные эндотер-
мические пики (на рис. 2а, 2б указаны стрелками).
Затем, при увеличении деформации (от ϕ = 180 до
ϕ = 1080 град), приводящей к образованию фраг-
ментированной дефектной структуры, этот эф-
фект нивелируется.

Несмотря на близкие физико-химические ха-
рактеристики, титан и цирконий при переходе к
равновесному состоянию в процессе нагрева в ка-
лориметре показывают разную фазовую устойчи-
вость. На рис. 3 можно видеть, что температурный
интервал (∆Т = Тк – Тн) обратного ω → α-превра-
щения в титане существенно уже, чем в цирко-

нии. Так, для всех образцов титана ∆Т = 25°С.
Для образца циркония, деформированного только
осадкой (ϕ = 0 град, что соответствует е ≈ 0.2–0.5),
∆Т = 100°С. При увеличении истинной деформа-
ции (ϕ = 180 град, е ≈ 4.3–4.8) интервал превраще-
ния в цирконии заметно сужается до ∆Т = 50°С, но
тем не менее остается вдвое шире, чем для титана.
Следовательно, процесс обратного фазового пре-
вращения в деформированном титане реализуется
в более узком температурном диапазоне независи-
мо от величины предварительной деформации.

Рис. 1. Фрагменты дифрактограмм псевдомонокри-
сталлического циркония после осадки (а) и титана
после осадки с поворотом на 5 град (б).
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Рис. 2. Кривые ДСК: а – Тi, б – Zr. ДСК кривые при-
ведены со сдвигом по оси ординат.
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Наблюдаемое различие в фазовой устойчивости
титана и циркония можно объяснить тем, что ти-
тан является менее “инерционным” элементом
по сравнению с цирконием. Титан имеет мень-
ший атомный вес 47.88 а. е. м. (Zr 91.22 а. е. м.) и
более низкую энергию связи кристаллической
решетки α-фазы Екр = 470 мкДж/кмоль (у Zr Екр =
= 584 мкДж/кмоль) по данным [19]. И поэтому
превращение в титане происходит при более низ-
ких температурах.

Известно [20], что начало обратного фазового
превращения в наших объектах исследования сдер-
живается деформационными дефектами кристал-
лической решетки. Из рис. 3 следует, что при не-
больших углах поворота наковальни (до 180 град,
что соответствует деформации до е ≈ 4.3–4.8) об-
ратное ω → α-превращение начинается при более
низких температурах.

Вероятно, как было показано ранее [14], при не-
больших степенях деформации сохраняется доста-
точно совершенная реечная морфология исходной
α-фазы, и в структуре барической ω-фазы не про-
исходят заметные текстурные изменения, посколь-
ку на данном этапе наблюдается лишь стадия за-
рождения кристаллитов ω-фазы в определенных
кристаллографических условиях, облегчающих
обратное превращение.

Начиная с угла поворота ϕ = 180 град, темпера-
тура Тн начала обратного ω → α-фазового превра-
щения в исследуемых металлах скачкообразно
возрастает, т. е. превращение затрудняется, а при
дальнейшем увеличении степени деформации ха-
рактеристические температуры превращения из-
меняются незначительно (рис. 3).

При росте величины деформации при сдвиге
под давлением до ϕ ≥ 180 град накопление и пере-
распределение дефектов между сосуществующи-
ми α- и ω-фазами, их фрагментация, появление
новых межфазных границ стабилизируются, как и
формирующаяся смешанная нано- субмикрокри-
сталлическая разориентированная структура с вы-
сокоугловыми границами, фиксируемыми элек-
тронно-микроскопически (рис. 4, 5). Это приводит
к стабилизации температуры обратного фазового
превращения при увеличении деформации.

Данный вывод подтверждается результатами
измерений микротвердости (Hμ), а именно, в
указанном интервале углов поворота прекраща-
ется рост микротвердости, отмеченный в начале
(рис. 6).

Зависимость удельной энтальпии обратного
ω → α-фазового превращения, рассчитанной по
площадям под калориметрическими пиками, от
степени предварительной деформации представ-
лена на рис. 7. Полученные зависимости, как и
зависимости температуры начала фазового пре-
вращения и микротвердости, демонстрируют не-
монотонный рост. При этом для углов поворота
наковальни при кручении ϕ = 5°–360° (е ≈ 4–7)
значения удельной энтальпии для титана больше,
чем для циркония. Вероятно, на этом этапе дан-
ная величина в значительной степени определя-
ется количеством ω-фазы. В процессе прямого
α → ω-фазового превращения в Тi образуется
большее количество барообратимой ω-фазы, так
как величина необходимого для ее образования
давления в 1.5–2 раза меньше, чем в цирконии
[16]. С увеличением деформации до величины ϕ =
= 1080 град (е ≈ 9) значения удельной энтальпии
становятся близкими для обоих металлов. Дан-
ный факт можно объяснить тем, что при большой
деформации в титане, как и в цирконии, количе-
ственное соотношение ω/α-фаз выходит на насы-
щение и становится близким к максимальному
[21, 22].

Рис. 3. Зависимость характеристических температур
фазового ω → α превращения от угла поворота нако-
вальни: а – в титане, б – в цирконии. Тн – температу-
ра начала превращения, Тп – температура пика пре-
вращения, Тк – температура конца превращения.
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Уже отмечалось, что кинетика изменения удель-
ной энтальпии коррелирует с такой механической
характеристикой, как микротвердость (рис. 6). В
титане она возрастает от 2000 МПа для исходного

состояния до 3800 МПа для ϕ = 1080 град; в цирко-
нии: с 1700 до 3000 МПа в том же угловом диапазо-
не. Упрочнение титана в процессе деформирования
при росте угла поворота от ϕ = 0 до ϕ = 1080 град

Рис. 4. Микроструктура, испытанных в камере Бри-
джмена (Р = 8 ГПа, ϕ = 1080 град), образцов титана:
а – светлопольное изображение б – темнопольное
изображение в рефлексе ω-фазы g = 12 0, в – микро-
электронограмма.
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0.25 мкм(б)

(в)

3

Рис. 5. Микроструктура, испытанных в камере Бри-
джмена (Р = 8 ГПа, ϕ = 1080 град), образцов цирко-
ния: а – светлопольное изображение б – темнополь-
ное изображение в рефлексе ω-фазы g = 12 0, в –
микроэлектронограмма.
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несколько выше по сравнению с цирконием
(рис. 6).

Несмотря на схожые зависимости температу-
ры обратного ω → α-превращения от деформа-
ции, нельзя не заметить, что для циркония эта
температура выше, т.е. деформированная струк-
тура циркония более стабильна по сравнению со
структурой титана по отношению к ω → α-пре-
вращению.

Полученные нами экспериментальные данные
о кинетике обратного ω → α-превращения в иссле-
дуемых металлах хорошо согласуются с расчетны-
ми термодинамическими данными, полученны-
ми в работе [13] методом DFT (density functional
theory – теория функционала плотности). Расчет
производили с учетом того, что и в Ti и в Zr данное
фазовое превращение при приложении давления до
10 ГПа может идти с выполнением разных ориента-
ционных соотношений: ОС I – Trinkle еt al.
(0001)α || (01 1)ω и [11 0]α || [ 011]ω [23] и ОС II –1 2 1

Silcock: (0001)α || (11 0)ω и [11 0]α || [0001]ω [24].
Авторы представили вычисления энтальпии ак-
тивации фазового превращения α → ω в Ti и Zr.
Было показано, что значение энергетического ба-
рьера, который необходимо преодолеть для реа-
лизации обратного ω → α перехода, в Тi меньше
(∆Н ≈ 25 мЭв/атом), чем в Zr (∆Н ≈ 35 мЭв/атом).
Ранее в работе [25] были определены ориента-
ционные соотношения, выполняемые для α- и
ω-фаз в псевдомонокристаллическом цирко-
нии, исследуемом в настоящей работе. Расчеты
на основе электронно-дифракционных данных
показали выполнение других ориентационных
соотношений: [10 0]α || [0001]ω, соответствую-
щих установленным в работе [26]. Но и в этом
случае предложенный в [13] расчет согласуется с
полученными ДСК зависимостями. Подобные
данные о меньшей на ∼25% величине энергети-
ческого барьера, необходимого для реализации
атермического мартенситного ω → α-перехода в
титане по сравнению с цирконием, приведены в
обзоре [17].

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

1. При калориметрических измерениях тепло-
вого эффекта обратного ω → α-превращения оста-
точной метастабильной барической ω-фазы при
нагреве предварительно сильнодеформированных
под давлением образцов титана и циркония уста-
новлено качественное сходство протекания про-
цессов тепловыделения в обоих металлах.

2. Установлено, что выраженные экзоэффекты
фазового ω → α-превращения при нагреве для ти-
тана лежат в более узком интервале температур
∆Т = 25°С, чем для циркония (при осадке ∆Т =

2 2

1

Рис. 6. Зависимость микротвердости (Hμ –r–) и ис-
тинной деформации (е –j–) от угла поворота нако-
вальни: а – в титане, б – в цирконии.
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Рис. 7. Зависимость удельной энтальпии обратного
фазового α → ω превращения, от угла поворота нако-
вальни: 1 – для титана, 2 – для циркония.
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= 100°С, при всех других степенях деформации
∆Т = 50°С), при этом температуры начала и кон-
ца превращения в цирконии выше, чем в титане
на ∼60°С.

3. Выявлено, что такие характеристики как тем-
пература начала обратного фазового превращения
и величина выделившейся тепловой энергии ста-
билизируются при достижении определенной ис-
тинной деформации (е ≈ 9), когда в обоих металлах
формируется смешанная нано- субмикрокристал-
лическая структура, при которой наибольший
энергетический вклад в систему вносят деформа-
ционные дефекты и межфазные границы.

Работа выполнена в рамках государственного
задания по темам: “Структура” (№ АААА-А18-
118020190116-6) и “Давление” (№ АААА-А18-
118020190104-3).

Электронно-микроскопическое исследова-
ние выполнено на просвечивающем электрон-
ном микроскопе JEM-200 CX в ЦКП “Испыта-
тельный центр нанотехнологий и перспектив-
ных материалов” ИФМ УрО РАН.
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Представлены результаты структурных исследований ферритно-мартенситных сталей ЭК181 (Fe–
12Cr–W–V–Ta–B–C) и ЧС139 (Fe–12Cr–Ni–Mo–W–Nb–V–B–N–C) после старения при темпера-
турах 450, 550, 650 и 700°С в интервале 1000–22000 ч. Проведены исследования методами оптиче-
ской и электронной микроскопии. Приведены общие закономерности для обеих сталей: старение
до 19000 ч при 450 и 550°С характеризуется малой скоростью распада пересыщенного твердого рас-
твора и сохранением структурных параметров сталей на исходном уровне; старение при 650 и 700°С
инициирует процессы разупрочнения, сопровождаемые формированием субзеренной структуры и
коагуляцией карбидов, начиная с выдержки 1000 ч. Особенностью структуры стали ЧС139 относи-
тельно стали ЭК181 является выделение фазы Лавеса Fe2(Mo,W) при температуре старения 650°С.
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ВВЕДЕНИЕ

Перспективными конструкционными материа-
лами для активных зон, в частности оболочек твэ-
лов, реакторов на быстрых нейтронах являются 9–
12% хромистые ферритно-мартенситные стали, что
связано с высокой стойкостью сталей этого класса
к вакансионному распуханию до высоких повре-
ждающих доз [1, 2].

В России разработаны 12%-ные хромистые фер-
ритно-мартенситные стали ЭК181 и ЧС139 [3–5].
Основной концепцией при создании этих сталей
являлось их комплексное легирование с созданием
определенного соотношения между γ-стабилизи-
рующими и α-стабилизирующими элементами
для обеспечения следующих свойств:

высокого уровня жаропрочности за счет образо-
вания стабильной мартенситно-ферритной струк-
туры с наличием упрочненного элементами внед-
рения (С, N, В) и элементами замещения (W, V, Cr,
Та, Mo, Nb, Ni) твердого раствора, упрочняющих
карбидных, нитридных и карбонитридных фаз;

сопротивления низкотемпературному радиа-
ционному охрупчиванию за счет ограниченного
содержания в структуре стали первичного δ-фер-
рита, выделения в структуре стали карбидов, нит-

ридов и карбонитридов V, Ti, Та, Nb, Cr и Zr для
снижения возможности выделения α′-фазы, до-
полнительного ограничения содержания в стали
легкоплавких элементов, а также S и P.

Комплекс легирующих элементов в стали
ЧС139: Ni–Mo–W–Nb–V–B, а также повышен-
ное содержание азота в сочетании с оптималь-
ной термической обработкой способствуют обра-
зованию дисперсных карбонитридов, что приво-
дит к увеличению характеристик жаропрочности
стали.

При разработке стали ЭК181 были исключены
традиционно используемые при легировании жа-
ропрочных сталей наиболее активируемые эле-
менты Mo и Nb, ограничено содержания Ni, сни-
жено допустимое содержание активируемых при-
месей (Со, Cu, Ag и др.). Отсутствие в стали
ЭК181 Mo и Nb в значительной степени компен-
сируется повышенным содержанием W, V, Та, спо-
собствующих твердорастворному упрочнению.

Одним из важных параметров, характеризу-
ющих конструкционный материал для оболочек
твэлов, является стабильность структуры при
воздействии на него длительных температурных
выдержек. Структурная стабильность материала
обеспечивает сохранение его основных функци-
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СТРУКТУРА,
ФАЗОВЫЕ ПРЕВРАЩЕНИЯ И ДИФФУЗИЯ

EDN: QFUDVM



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 123  № 5  2022

ВЛИЯНИЕ ТЕРМИЧЕСКОГО СТАРЕНИЯ ДЛИТЕЛЬНОСТЬЮ ДО 22000 ЧАСОВ 523

ональных характеристик в процессе эксплуата-
ции, в частности уровня длительной прочности.

Основными процессами, протекающими при
термическом старении ферритно-мартенситных
сталей, являются: распад реечной структуры мар-
тенсита, коагуляция карбидов и карбонитридов,
трансформация дислокационной структуры, рост
и формирование субзерен, образование новых фаз.

В данной работе представлены основные ре-
зультаты исследования влияния термического ста-
рения при температурах 450–700°С с максималь-
ной выдержкой 22000 ч на стабильность структуры
сталей ЭК181 и ЧС139.

МАТЕРИАЛЫ 
И МЕТОДЫ ИССЛЕДОВАНИЯ

Работу проводили на образцах, отобранных от
труб из ферритно-мартенситных сталей ЭК181 и
ЧС139 [4]. Образцы до термического старения на-
ходились в состоянии (далее именуемом “исход-
ное состояние”), сформированном в результате
термической обработки по следующему режиму:
закалка 1080–1100°С, 10 мин + отпуск 720°С, 2 ч.

Образцы были подвергнуты термическому ста-
рению при температурах 450, 550, 650 и 700°С в ин-
тервале 1000–22000 ч.

Структурные исследования образцов проводи-
ли с использованием оптического микроскопа
Olympus GX51; просвечивающего и сканирующе-
го электронных микроскопов Tecnai G2 20 TWIN
и Carl Zeiss NVision 40, оснащенных энергодис-
персионными рентгеновскими спектрометрами
для микроанализа. Фольги для электронной мик-
роскопии готовили методом электролитического
утонения на установке Struers Tenupol-5 в
10%-ном растворе HClO4 в этиловом спирте.

РЕЗУЛЬТАТЫ ИССЛЕДОВАНИЙ
И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ

Исходное структурно-фазовое состояние 
сталей ЭК181 и ЧС139

На рис. 1а–1г представлены изображения ха-
рактерной исходной структуры сталей ЭК181 и
ЧС139, полученные методами оптической и про-
свечивающей электронной микроскопии.

Структура обеих сталей после закалки с после-
дующим отпуском представляет собой сорбит (от-
пущенный мартенсит), рис. 1а, средний размер
бывшего аустенитного зерна в стали ЭК181 состав-
ляет 23 мкм, в стали ЧС139 – 17 мкм. Сорбит уна-
следовал ориентацию бывших мартенситных реек
(рис. 1б). В сорбите стали ЭК181 ширина мартен-
ситных реек в пределах одного пакета находится в
диапазоне 0.25–0.9 мкм, в стали ЧС139 – 0.25–
0.75 мкм. В структуре стали ЭК181 содержится

δ-феррит, объемная доля которого ~5%, в струк-
туре стали ЧС139 δ-феррит не зафиксирован.

Основным типом выделений в обеих сталях
являются карбиды типа М23С6, имеющие диско-
образную или округлую формы и выделяющиеся
преимущественно по границам зерен и бывших
мартенситных реек (рис. 1в). Средний размер кар-
бидов М23С6 составил 105–120 нм. Анализ рентге-
новских спектров, снятых с карбидов этого типа,
показал, что основными легирующими элемента-
ми в их составе являются Cr и Fe, кроме того в со-
став карбидов входят: в стали ЭК181 – W и V, в
стали ЧС139 – W, V и Mo (табл. 1). Объемная доля
карбидов типа М23С6 в структуре обеих сталей на-
ходится на одном уровне и составляет 5–6%.

Вторым типом выделений, образующихся при
отпуске, являются дисперсные карбонитриды ти-
па V(C,N) размером 5–10 нм, равномерно распре-
деленные в объеме металла (рис. 1г).

Структурно-фазовое состояние 
сталей ЭК181 и ЧС139 после старения 

в интервале температур 450–700°С
В данной работе для оценки термической ста-

бильности ферритно-мартенситных сталей ЭК181
и ЧС139 после старения были рассмотрены следу-
ющие характеристики структурно-фазового со-
стояния:

изменение распределения карбидов типа М23С6
по размерам;

выделение новых фаз;
субструктурные изменения, связанные с плот-

ностью и перераспределением дислокаций – про-
текание процессов полигонизации, образование
субзерен.

Кроме перечисленных характеристик суще-
ственное влияние на термическую стабильность
ферритно-мартенситных сталей оказывают вы-
деления дисперсных карбонитридов типа MX, в
частности, для сталей ЭК181 и ЧС139 – это кар-
бонитриды V(C,N).

Ранее проведенные исследования [6] структу-
ры сталей ЭК181 и ЧС139 после старения в тече-
ние 13500 ч показали, что карбонитриды типа
V(C,N) обладают высокой термической стабильно-
стью. Размер и объемная доля V(C,N) практически

Таблица 1. Состав рентгеновского спектра, снятого с
карбида M23C6 в структуре сталей ЭК181 и ЧС139

Элемент Fe Cr W V Mo

ЭК181
Мас. % 36.1 50.8 12.4 0.7 –

ЧС139
Мас. % 33.2 52.6 11.0 0.9 2.4
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не изменяются при температуре старения 450°С по
сравнению с этими параметрами в исходном со-
стоянии. С повышением температуры старения
до 620°С происходит коагуляция карбонитридов,
и их размер увеличивается с 10 до 25 нм, что на
фоне интенсивной коагуляции карбидов типа
M23C6 до 0.7 мкм является незначительным. По-
этому в данной работе наибольшее внимание бы-
ло уделено исследованию изменений карбидной
фазы M23C6 в процессе длительного термического
старения.

На рис. 2–4 представлены результаты струк-
турных исследований образцов из сталей ЭК181 и
ЧС139 после старения при температурах 450 и
550°С. Отличительная особенность тонкой струк-
туры исследуемых сталей, характеризующая ее

стабильность, после старения при данных темпе-
ратурах – это сохранение ориентации сорбита по
бывшим мартенситным рейкам во всем времен-
ном интервале старения (рис. 2а, 2б).

На рис. 3 и 4 представлены распределения кар-
бидов типа М23С6 по размерам в структуре иссле-
дуемых сталей после старения в течение 19000 ч и
изменения среднего размера карбидов в зависи-
мости от времени выдержки, соответственно. Из
рис. 3 и 4 видно, что при температуре 450°С ха-
рактер распределения карбидов и их средний раз-
мер остаются неизменными во всем временном
интервале старения. Средний размер карбидов в
стали ЭК181 составляет 110–120 нм, в стали
ЧС139 – 100–110 нм.

Рис. 1. Исходная характерная структура сталей ЭК181 и ЧС139: (а) зеренная структура; (б) отпущенный мартенсит;
(в) выделения карбидов M23C6; (г) выделение карбонитридов. а – Оптическая микроскопия, б, в, г – ПЭМ.

20 мкм(а) 5 мкм(б)

200 нм(в) 200 нм(г)
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Рис. 2. Изображения характерной тонкой структуры сталей ЭК181 и ЧС139 после термического старения при 450 (а) и
550°С (б) в течение 19000 ч.

5 мкм(а) 5 мкм(б)

Рис. 3. Распределения карбидов типа М23С6 по размерам в структуре сталей ЭК181 (а) и ЧС139 (б) после термического
старения при 450 и 550°С в течение 19000 ч.
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При температуре старения 550°С в течение
14000–19000 ч зафиксирована начальная стадия
процессов коагуляции карбидов типа М23С6, что в
сравнении с исходным состоянием приводит к
увеличению доли карбидов размером 100–150 нм
на 7 и 5% в структуре сталей ЭК181 и ЧС139, соот-
ветственно (рис. 3), при этом средний размер кар-
бидов меняется незначительно.

Для сталей ферритно-мартенситного класса
рост скорости разупрочнения характерен при
температурах старения выше 600°С [7–9]. При
воздействии этих температур в ферритно-мар-
тенситных сталях активно протекают процессы
распада сорбитной структуры, которые связаны с
формированием новых субзерен в результате пере-
распределения дислокаций внутри бывших мар-
тенситных реек, а также коагуляцией карбидов и
карбонитридов.

На рис. 5 и 6 представлены изображения
структуры и гистограммы распределения карби-
дов типа М23С6 по размеру в сталях ЭК181 и ЧС139
после старения при температуре 650°С и выдер-

жек 1000, 8000, 19000 и 22000 ч. После старения в
течение 1000 ч отмечено начало процессов коагу-
ляции карбидов типа М23С6 (рис. 6а, 6б). При
этом существенных изменений тонкой структуры
сталей не наблюдается (рис. 5а).

С увеличением времени старения до 8000 ч в
сталях активизируются процессы снижения плот-
ности и перераспределения дислокаций, отмечено
начало процессов полигонизации (рис. 5б). Карби-
ды наименьшего размера растворяются, увеличи-
вается доля карбидов размером свыше 100 нм
(рис. 6а, 6б). В результате коагуляции происходит
смещение максимума распределения карбидов в
сторону больших размеров.

С увеличением времени выдержки до 19000 ч
(рис. 5в) тонкая структура сталей сохраняет свою
ориентацию по бывшим мартенситным рейкам, в
пределах которых наблюдается образование но-
вых субзерен, а также продолжаются процессы
коагуляции карбидов типа М23С6, в результате ко-
торых растет доля карбидов размером более
150 нм (рис. 6а, 6б).

Рис. 4. Зависимости среднего размера карбидов типа М23С6 от длительности старения в структуре сталей ЭК181 (а) и
ЧС139 (б) после различных температурных режимов старения:  – 450,  – 550,  – 650,  – 700°С.
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В результате выдержки до 22000 ч в обеих ста-
лях наблюдается как наличие областей с развитой
субзеренной структурой с размером субзерен от
300 нм до 1 мкм, так и участки с сохранившейся ре-
ечной структурой бывшего мартенсита (рис. 5г).

Из рис. 4а видно, что в стали ЭК181 средний
размер карбидов увеличивается в течение 1000–
8000 ч старения при 650°С с 110 до 160 нм, далее
процессы коагуляции замедляются, и в интервале
19000–22000 ч характер распределения карбидов
не изменяется (рис. 6а). Наибольших размеров до
~1.5 мкм достигают карбиды, расположенные на
стыке бывших аустенитных зерен.

В стали ЧС139 при 650°С в интервале 1000–
22000 ч происходит увеличение среднего размера
карбидов с 105 до 185 нм (рис. 4б). Анализ гисто-

грамм распределения карбидов по размеру (рис. 6б)
показал, что в интервале 8000–22000 ч старения
наиболее интенсивно происходит увеличение до-
ли карбидов размером более 150 нм на ~18%.

В работах [8, 10–13] отмечено, что в структуре
ферритно-мартенситных сталей в интервале тем-
ператур старения 500–650°С происходит выделе-
ние частиц фазы Лавеса. Ее дисперсность опреде-
ляется температурой и временем выдержки. В
данной работе начало выделения фазы Лавеса не
было зафиксировано. Частицы этой фазы разме-
ром 0.5–1 мкм, выделившиеся как внутри, так и
по границам бывших аустенитных зерен, были об-
наружены в структуре стали ЧС139 после старения
при температуре 650°С в течение 3000 ч (рис. 7а).
Частицы такого размера не оказывают упрочня-

Рис. 5. Изображения характерной тонкой структуры сталей ЭК181 и ЧС139 после термического старения при 650°С в
течение 1000 (а), 8000 (б), 19000 (в) и 22000 ч (г).

2 мкм(а) 2 мкм(б)

2 мкм(в) 1 мкм(г)
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ющего действия, а скорее являются структур-
ным компонентом, который приводит к сниже-
нию упрочнения. В работе [12] показано, что при
длительных выдержках частицы фазы Лавеса вы-
зывают локализацию деформации и являются кон-
центраторами напряжений, что отрицательно ска-
зывается на пластичности ферритно-мартенсит-
ных сталей.

Спектр, снятый с частиц фазы Лавеса в струк-
туре стали ЧС139 (рис. 7в), показал, что в их со-
ставе содержится Fe, Mo, W. При увеличении вре-
мени выдержки до 22000 ч размеры частиц не из-
меняются (рис. 7б). В отличие от стали ЧС139,
при старении стали ЭК181 фаза Лавеса не была
обнаружена.

Наибольшее влияние на изменение структуры
и свойств ферритно-мартенситных сталей ЭК181
и ЧС139 оказывает старение при температуре
700°С. Начиная с 1000 ч старения, в сталях актив-
но протекают процессы разупрочнения такие,
как уменьшение плотности дислокаций, форми-
рование субзеренной структуры и интенсивная
коагуляция карбидов типа М23С6.

После 1000 ч старения размер образовавшихся
субзерен ограничивается толщиной бывших мар-
тенситных реек (рис. 8а). При этом для структуры
характерно сохранение ориентации сорбита по
бывшим мартенситным рейкам.

С увеличением времени выдержки до 8000 ч в
структуре исследуемых сталей наблюдаются об-
ласти с частичной миграцией субзеренных гра-
ниц (рис. 8б), размеры образовавшихся субзерен
варьируются в следующих интервалах: в стали
ЭК181 – 0.5–1.2 мкм, в стали ЧС139 – 0.3–1 мкм.

В интервале старения 8000–19000 ч продолжа-
ется формирование субзеренной структуры с по-
явлением равноосных субзерен с областями сво-
бодными от дислокаций (рис. 8в). Размер таких
субзерен в стали ЭК181 ~1.5 мкм, в стали ЧС139
~1.2 мкм.

Рост среднего размера карбидов типа М23С6 в
структуре сталей характерен для всего исследуемо-
го временного интервала старения. Из графиков на
рис. 4а, 4б видно, что при 700°С максимальная ско-
рость коагуляции наблюдается в течение первых
1000 ч старения, что характеризуется наибольшим
углом наклона кривой зависимости “длительность

Рис. 6. Распределения карбидов типа М23С6 по размерам в структуре сталей ЭК181 (а) и ЧС139 (б) после термического
старения при 650°С в течение 1000, 8000, 19000 и 22000 ч.
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старения-средний размер карбидов” на данном
участке. В результате, средний размер карбидов
после 1000 ч старения в стали ЭК181 составляет
~180 нм, в стали ЧС139 ~150 нм.

Полученные данные согласуются с результата-
ми анализа гистограмм распределения карбидов
типа М23С6 по размерам (рис. 9а, 9б) – в процессе
старения обеих сталей происходит смещение
максимума распределения в сторону больших
размеров: после 1000 ч старения максимум на-
блюдается для карбидов размером 101–150 нм,

после 8000 ч – для карбидов 151–200 нм. С увели-
чением времени выдержки до 19000 ч в стали
ЭК181 наблюдается 3 максимума в распределении
карбидов по размерам.

В результате коагуляции для структуры обеих
сталей в интервале 1000–19000 ч старения харак-
терен интенсивный рост доли карбидов размером
свыше 300 нм – с 7 до 30%, что приводит к росту
величины среднего размера карбидов типа М23С6
после 19000 ч старения более чем в 2 раза по срав-
нению с исходным состоянием. При выдержках

Рис. 7. Частицы фазы Лавеса (указаны стрелками) после термического старения при 650°С в течение 3000 (а) и 22000 ч (б)
в структуре стали ЧС139 и спектр (в), снятый с частицы этого типа.
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более 8000 ч часть карбидов размером более 300 нм
имеют неправильную форму, а выделения вдоль
границ зерен, объединяясь в строчки, достигают
размеров до 1 мкм.

ВЫВОДЫ

1. Исследовано влияние длительного термиче-
ского старения до 19000–22000 ч при температу-
рах 450–700°С на структурно-фазовое состояние
ферритно-мартенситных сталей ЭК181 и ЧС139.

2. Показано, что старение до 19000 ч при тем-
пературах 450 и 550°С характеризуется малой ско-
ростью распада пересыщенного твердого раство-
ра и сохранением структурных параметров сталей

ЭК181 и ЧС139, в частности размеров карбидов,
на исходном уровне.

3. Термическое старение при 650 и 700°С ини-
циирует процессы разупрочнения и деградации
структуры в сталях ЭК181 и ЧС139. Показано, что
при этих температурах процессы разупрочнения,
сопровождаемые преобразованием субзеренной
структуры и коагуляцией карбидов типа M23C6,
наблюдаются начиная с выдержки 1000 ч.

Максимальные отличия структурно-фазового
состояния сталей фиксируются при температуре
650°С. Показано, что в отличие от стали ЭК181 в
интервале 1000–3000 ч старения, в структуре ста-
ли ЧС139 выделяется фаза Лавеса Fe2(Mo,W) раз-
мером 0.5–1 мкм. В результате, скорость разу-
прочнения стали ЧС139 выше, чем стали ЭК181.

Рис. 8. Изображения характерной тонкой структуры сталей ЭК181 и ЧС139 после термического старения при 700°С в
течение 1000 (а), 8000 (б), 19000 ч (в).
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Показано, что в интервале старения 19000–
22000 ч при температуре старения 650°С в сталях
сохраняется частичная ориентация структуры по
бывшим мартенситным рейкам, и характер рас-
пределения карбидов типа M23C6 меняется не-
значительно, что свидетельствует о стабилиза-
ции структурного состояния.

4. Наиболее интенсивно процессы распада
сорбитной структуры протекают при температуре
700°С. Показано, что максимальная скорость ко-
агуляции карбидов типа M23C6 наблюдается после
1000 ч старения.

В результате коагуляции для структуры обеих
сталей в интервале 1000–19000 ч старения характе-
рен интенсивный рост доли карбидов типа М23С6
размером свыше 300 нм, что приводит к росту ве-
личины их среднего размера после 19000 ч старе-
ния более чем в 2 раза по сравнению с исходным
состоянием.

Появление в структуре равноосных субзерен
размером ~1.2–1.5 мкм в интервале 8000–19000 ч
старения приводит к снижению прочности ста-

лей в результате уменьшения эффективности суб-
структурного механизма упрочнения.
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Рис. 9. Распределения карбидов типа М23С6 по размерам в структуре сталей ЭК181 (а) и ЧС139 (б) после термического
старения при 700°С в течение 1000, 8000 и 19000 ч.
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Микроструктуру, зеренную структуру и элементный состав сплава Al–11.8Si–0.6Mg–0.4Mn–0.6Fe–
0.8Ni–1.7Cu (концентрация элементов дана в массовых процентах), полученного при скоростях
охлаждения расплава 102 и 105 К/с, исследовали методами растровой электронной микроскопии,
дифракции обратно отраженных электронов, рентгеноспектрального микроанализа. Увеличение
скорости охлаждения расплава от 102 до 105 К/с обеспечивает измельчение структурных составляю-
щих сплава (размеров зерен, частиц интерметаллических соединений и кремния) на два порядка.
Фольга, полученная при скорости охлаждения расплава 105 К/с, имеет слоистую микроструктуру в
поперечном сечении. Высокоскоростное затвердевание обеспечивает постоянство концентрации
элементов в слоях. Дано объяснение формирования наноразмерных включений в слое фольги, при-
легающем к кристаллизатору. Определен состав субмикронных (до 200 нм) соединений локализо-
ванных по границам эвтектических зерен в слое у свободно затвердевающей стороны.

Ключевые слова: силумины, модифицирование, высокоскоростное затвердевание
DOI: 10.31857/S0015323022050035

ВВЕДЕНИЕ
Сплавы Al–Si (силумины) относятся к высо-

коликвидным материалам, что объясняется со-
вокупностью их свойств: низкой плотностью и
хорошими механическими свойствами, высокой
коррозионной стойкостью, сравнительно низ-
кой стоимостью. Основными факторами, опре-
деляющими механические свойства силуминов,
являются форма и размер частиц кремния. По-
давляющее количество научных работ посвяще-
но поиску способов измельчения включений
кремния и изменения их формы от пластинча-
той к глобулярной. С этой целью используются:
различные модифицирующие добавки [1], мик-
ролегирование [2, 3], затвердевание при воздей-
ствии внешних полей [4, 5], а также повышение
скорости затвердевания [6]. Высокоскоростное
затвердевание реализуется при лазерной плавке
[7], распылении дисперсных порошков в раз-
личные среды [8], закалке из расплава [9].

Метод закалки из расплава, позволяющий по-
лучить материалы в виде фольги, технологически
легко реализуем, относится к энерго- и ресурсо-
сберегающим и обеспечивает достижение высо-

ких и сверхвысоких скоростей охлаждения рас-
плава до 107 К/с. Исследованию микроструктуры
и свойств силуминов, посвящено большое коли-
чество работ, в том числе обзорных [9], в которых
подчеркивается возможность направленно моди-
фицировать микроструктуру силуминов и повы-
сить их эксплуатационные характеристики при
высокоскоростном затвердевании. Установлено,
что высокоскоростное затвердевание обеспечи-
вает повышение растворимости и образование
наноразмерных включений Si в α-Al [10, 11]. Изу-
чено влияние многих химических элементов на
фазообразование в сплавах Al–Si [12–14]. Особое
внимание уделяется способам улучшения микро-
структуры железосодержащих силуминов, что свя-
зано с низкой стоимостью их производства из отхо-
дов. Показано, что в сплаве АК12оч, содержащем
до 0.2 ат. % Fe [15], высокоскоростное затвердева-
ние эффективно подавляет рост крупных пластин-
чатых включений β-фазы (Al5Fe2Si) без дополни-
тельного легирования. Для изменения формы и
размеров β-фазы используется также легирова-
ние Mn, Mg или Ni [16, 17]. Подавляющее боль-
шинство работ по исследованию микроструктуры
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направлено на анализ размеров частиц первично-
го и эвтектического кремния.

Вместе с тем в большинстве публикаций при-
водятся результаты исследования стороны фоль-
ги, прилегающей к кристаллизатору, и свободно
затвердевающей стороны, что не дает полноценно-
го представления о фазовом составе и микрострук-
туре. Только в единичных публикациях изучается
микроструктура фольги в поперечном сечении. В
исследованиях, использующих для анализа микро-
структуры просвечивающую электронную микро-
скопию, рассматриваются небольшие участки без
указания местоположения их в фольге. Все это
приводит к неполной картине и, иногда, к неточ-
ным представлениям о структуре фольги. Целью
настоящей работы является установление законо-
мерностей формирования структуры сплава Al –
11.8Si – 0.6Mg – 0.4Mn – 0.6Fe – 0.8Ni – 1.7Cu
(концентрация элементов дана в мас. %) при раз-
личных условиях затвердевания, достигаемых
при скоростях охлаждения расплава 102 и 105 К/с.

МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА
Массивный образец и быстрозатвердевшая

фольга получали из сплава Al – 11.8 мас. % Si –
0.6 мас. % Mg – 0.4 мас. % Mn – 0.6 мас. % Fe –
0.8 мас. % Ni – 1.7 мас. % Cu (в дальнейшем Al–
11.8Si–0.6Mg–0.4Mn–0.6Fe–0.8Ni–1.7Cu).

Массивный образец был отлит в графитовую из-
ложницу толщиной 4 мм. Скорость охлаждения
расплава при этом оценивалась равной 102 К/с [3].
В методе сверхбыстрой закалки из расплава фольгу
получали при растекании расплава по внутренней
поверхности медного полированного барабана-
кристаллизатора диаметром 200 мм, вращающе-
гося со скоростью 25 об./с. Капля расплава при
падении на барабан разделяется на несколько ча-
стей различного объема, что обеспечивает обра-
зование пластин фольги разной толщины от 80 до
170 мкм. Параметры микроструктуры фольги за-
висят от ее толщины. В данной работе представ-
лены результаты исследования фольги толщиной
100 мкм. Скорость охлаждения расплава при такой
толщине фольги оценивается равной 105 К/с [9].

Для исследований приготавливали попереч-
ные шлифы фольги и шлифы массивных образ-
цов. Для приготовления шлифов образцы разме-
щали в капсуле, заливали затвердевающей смо-
лой, и полировали на установке TegraPol 25 по
методике и с использованием реактивов фирмы
Struers. Микроструктуру и зеренную структуру
поверхностей фольги (прилегающей к кристал-
лизатору и затвердевающей на воздухе) исследо-
вали без предварительной подготовки. Изобра-
жения микроструктуры получали с помощью
растрового электронного микроскопа (РЭМ)
LEO 1455VP в отраженных электронах. Зерен-
ную структуру анализировали методом дифракции
обратно отраженных электронов (ДОЭ). Для опре-
деления элементного состава использовали метод
рентгеноспектрального микроанализа (РСМА),
реализованный на энергодисперсионном беза-
зотном спектрометре Aztec Energy Advanced
X-Max 80, позволяющий получить информацию
о составе с заданного участка поверхности в слое
глубиной 3–4 мкм в зависимости от анализируе-
мых элементов.

РЕЗУЛЬТАТЫ ЭКСПЕРИМЕНТА.
Изображения микроструктуры массивного об-

разца (скорость охлаждения расплава 102 К/с)
сплава Al–11.8Si–0.6Mg–0.4Mn–0.6Fe–0.8Ni–
1.7Cu при различных увеличениях приведены на
рис. 1.

В микроструктуре массивного образца присут-
ствуют крупные, с размером до 100 микрон, пер-
вичные дендриты твердого раствора на основе
алюминия – α-Al (темные участки на рис. 1а), эв-
тектическая cмесь фаз Al и Si в междендритном

Рис. 1. Микроструктура массивного образца сплава
Al–11.8Si–0.6Mg–0.4Mn–0.6Fe–0.8Ni–1.7Cu: а – об-
щий вид, б – участок, содержащий отдельные эле-
менты.

20 мкм(а)

2 мкм

Участок 2

Al(SiCuNi)

Al(FeMn)

SiMg
Участок 1

(б)
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пространстве (серые участки) и включения, содер-
жащие легирующие элементы (светлые участки).
Методом рентгеноспектрального микроанализа
определен состав участков 1 и 2, выделенных на
рис. 1б. Установлено, что в объеме дендрита α-Al
(участок 1) концентрация кремния составляет
1.3 мас. %, тогда как в междендритном объеме эв-
тектической смеси алюминия и кремния она до-
стигает 23.7 мас. % (участок 2). В массивном об-
разце, полученном при скорости охлаждения
расплава 102 К/с, растворимость Si в α-Al выше
равновесной, которая равна нескольким сотым
долям процента. Интересно отметить, что в не-
легированном сплаве АК12оч (Al–12.6 мас. %
Si–0.4 мас. % Fe) при скоростях охлаждения рас-
плава 102 К/с содержание Si в α-Al составляет
0.4 мас. %, а его концентрация в эвтектической
смеси равна 14.1 мас. % [10]. Повышение концен-
трации Si в α-Al может быть связано с тем, что в
исследуемом сплаве в дендритах алюминия в не-
большом количестве содержатся легирующие
элементы: 0.31Mg, 0.1 Mn, 0.06Fe, 0.07Ni, 0.56Cu
(в мас. %). Эти элементы могут входить в твердый
раствор в виде атомов замещения, искажая кри-
сталлическую решетку Al и способствуя повыше-
нию растворимости Si до 1.3 мас. %, а также могут
образовываться наноразмерные включения или
кластеры, содержащих Si, не выявляемые мето-
дом РЭМ. В любом случае, добавление металлов
модифицирует состав фазы α-Al, занимающей ос-
новной объем в сплаве.

На изображении микроструктуры фольги спла-
ва Al–11.8Si–0.6Mg–0.4Mn–0.6Fe–0.8Ni–1.7Cu в
поперечном сечении (рис. 2) можно выделить три
слоя: слой А, прилегающий к поверхности кри-
сталлизатора, средний слой С и слой В прилегаю-
щий к свободно затвердевающей стороне фольги.
В слое А, толщиной 10 мкм, присутствуют нано-
размерные включения, равномерно распределен-
ные в объеме. Слой С имеет характерную для доэ-

втектических силуминов ячеистую микрострук-
туру со средним размером ячеек 1.0 мкм [18]. На
завершающей стадии (слой В) кристаллизация
протекает с образованием дендритов α-Al, как
показано на рис. 2г. На свободно затвердевающей
поверхности слоя В длина основной ветви денд-
рита Ld достигает 12.2 мкм, средний радиус закруг-
ления ветвей дендрита Rd равен 0,7 мкм и расстоя-
ние между ветвями дендрита Lv – 1.5 мкм.

Методом РСМА определен элементный состав
в слоях фольги при сканировании участков слоев
размером 10 × 100 мкм. Значения концентрации
элементов См и среднеквадратического отклоне-
ния σ представлены в табл. 1.

Концентрация легирующих элементов в слоях
практически одинакова. Небольшое снижение
концентрации кремния наблюдается в слое А,
прилегающем к поверхности кристаллизатора.

На рис. 3 приведены результаты исследования
распределения Al и Si вдоль линии сканирования
L–LI на границе слоя А и слоя С. В слое А компо-
ненты сплава распределены однородно, а кон-
центрация кремния несколько ниже, чем в исход-
ном сплаве и остальных слоях, как показано в
табл. 1. В слое С выявляются максимумы в рас-
пределении Si и Al, что соответствует фазе α-Al в
объеме ячейки и оттеснению Si к ее границе. На
границах ячеек наблюдается светлый слой, в ко-
тором локализованы Si и легирующие элементы.
Определение фазового состава частиц требует
дальнейших исследований. Ранее в фольге сплава
Al–Si–Fe–Mn в слое А нами было установлено
образование частиц Si и рентгеноаморфных ча-
стиц соединения Al–(FeMn)3Si2 [19].

Изображение микроструктуры свободно за-
твердевающей поверхности слоя В и распреде-
ление Mn, Fe, Ni и Cu вдоль линии сканирова-
ния L–LI представлено на рис. 4. Микрострук-
тура свободно затвердевающей поверхности слоя B

Таблица 1. Концентрация элементов Cм и среднеквадратическое отклонение σ в слоях фольги сплава Al–11.8Si–
0.6Mg–0.4Mn–0.6Fe–0.8Ni–1.7Cu

Элемент
Слой А Слой С Слой В

См, мас. % σ См, мас. % σ См, мас. % σ

Al 84.2 0.3 83.4 0.3 83.9 0.3

Si 11.1 0.2 11.7 0.2 11.6 0.2

Mg 0.9 0.1 0.8 0.1 0.9 0.1

Mn 0.4 0.1 0.4 0.1 0.4 0.1

Fe 0.8 0.1 0.6 0.1 0.7 0.1

Ni 0.8 0.1 1.2 0.1 0.7 0.1

Cu 1.9 0.2 2.0 0.2 1.8 0.2
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представляет собой дендриты твердого раствора
на основе α-Al (темные участки), а также участ-
ки эвтектики с ультрадисперсными пластинками
Si (светлые участки, показанные белыми стрелка-
ми). На границах зерен и вервей дендритов рас-
полагаются интерметаллические выделения, за
счет которых границы очерчены белым слоем. В
отличие от внутренней микроструктуры слоя В,
в микроструктуре его свободно затвердевающей
поверхности присутствуют округлые включе-
ния. Образование таких включений на поверхно-
сти фольги, возможно, связано с затвердеванием в
свободном пространстве, неограниченном обла-
стью затвердевших первичных днндритов α-Al. В
находящемся на поверхности тонком слое распла-
ва оттесненные к краям дендрита легирующие эле-
менты свободно затвердевают в виде частиц, при-

обретающих форму с наименьшей поверхност-
ной энергией – шарообразную форму.

Согласно данным рентгеноспектрального мик-
роанализа, приведенным на рис. 4б, яркие светлые
участки принадлежат интерметаллическому вклю-
чению, содержащему Fe, Mn и Ni в одинаковых
атомных пропорциях. Ранее [19] было показано,
что при высокоскоростном затвердевании сплава
Al–Si–Fe–Mn наблюдается образование частиц
фазы Al–(FeMn)3Si2. Можно предположить, что
дополнительное легирование Ni приводит к обра-
зованию соединений Al–(FeMnNi)3Si2. Менее яр-
кие светлые включения содержат медь и никель.

Методом дифракции обратно отраженных элек-
тронов исследована зеренная структура сплава Al–
11.8Si–0.6Mg–0.4Mn–0.6Fe–0.8Ni–1.7Cu на по-

Рис. 2. Изображение микроструктуры фольги сплава Al–11.8Si–0.6Mg–0.4Mn–0.6Fe–0.8Ni–1.7Cu в поперечном се-
чении: (а) общий вид; (б, в, и г) изображения при большем увеличении микроструктуры слоев А, С и В, соответственно.
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верхности фольги, прилегающей к кристаллизатору
(слоя А), и свободно затвердевающей поверхности
слоя В. Поверхности исследовали без предвари-
тельной полировки. На рис. 5а и 5б представлены
карты ориентации ДОЭ для Al с наложенными
большеуглавыми границами зерен (БУГ ≥ 10 град) и
условные обозначения для карты ориентации –
обратная полюсная фигура. Средний размер зе-
рен на поверхности А составляет 3.7 мкм, на по-
верхности В – 4.1 мкм.

ОБСУЖДЕНИЕ РЕЗУЛЬТАТОВ
Согласно полученным результатам в слоях C и

В, суммарная толщина которых составляет 90%
толщины фольги, содержание элементов одина-
ково. Это позволяет предположить, что при высо-
коскоростном затвердевании исследуемого спла-
ва отсутствует постоянная сегрегация компонент,
а слоистая микроструктура формируется в ре-
зультате неравновесной кинетики кристаллиза-
ции. Наблюдаемая микроструктура сходна с мик-
роструктурой доэвтектического силумина с не-
высоким содержанием кремния [20].

В рассматриваемом методе получения фольги
высокая скорость охлаждения расплава опреде-
ляется условиями теплоотдачи от тонкого слоя
расплава к массивной подложке. Согласно закону
Ньютона–Рихмана в случае стационарных процес-
сов количество тепла Q, передаваемое от горячего
тела c температурой T1 к холодному Т2 через пло-
щадь S за время t, описывается выражением:

(1)( )= α 10 2– ,Q Т Т St

где α0 – коэффициент теплоотдачи на границе
расплава и подложки.

Коэффициент α0 в общем случае зависит от раз-
ницы температур Т1 – Т2, теплопроводности, теп-
лоемкости и плотности тел, характера контактного
взаимодействия, наличия фазовых переходов и вы-
деляемой или поглощаемой при этом энергии и т.д.
Коэффициента теплоотдачи α0 является измеряе-
мой величиной, зависящей от условий экспери-
мента. При высокоскоростном затвердевании из-
мерение значения α0 является сложной экспери-
ментальной задачей. Простейший вариант оценки
значения α0 предложен в работе [21], в которой α0
рассчитывался как отношение коэффициента теп-

Рис. 3. Микроструктура (а) и распределение Al и Si
вдоль линии сканирования L–LI в слоях А и С (б).

13
12
11
10
9
8
7

0 1 2 3 4 5 6 7 8

90
88
86
84

9
Расстояние, мкм

(б)

(а)

Si

Al

A C LIL

К
он

це
нт

ра
ци

я,
 м

ас
. %

Рис. 4. Микроструктура свободно затвердевающй по-
верхности (а) и распределение Fe, Mn, Ni и Cu вдоль
линии сканирования L–LI (б).

1.4
1.2
1.0
0.8
0.6
0.4

0 1 2 3 4 5 6 7
Расстояние, мкм

(б)

(а)

Cu

1.0
0.8
0.6

0.2
0.4

Ni

1.0
0.8
0.6

0.2
0.4

Mn

1.2
1.0
0.8
0.6

0.2
0.4

Fe

Si(эвт)

LI

L

К
он

це
нт

ра
ци

я,
 а

т.
 %

2 мкм



538

ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 123  № 5  2022

ГУСАКОВА и др.

лопроводности воздушного зазора к средней вели-
чине неровностей поверхности кристаллизатора и
составлял 1.5 × 105 Вт/(м2 с). Более точные значе-
ния α0 получают при измерении температуры рас-
плава в процессе затвердевания и подгонки реше-
ния задачи теплопередачи к экспериментальным
результатам [22, 23]. В работе [24] учтена рекалес-
ценция и показано, что процессы затвердевания
определяются значением коэффициента теплопе-
редачи α1 на границе раздела фаз расплав–твердое
тело, уменьшающимся с течением времени.

Коэффициент контактной теплопередачи на
границе расплав–кристаллизатор имеет макси-
мальное значение в начальный момент касания
расплавом кристаллизатора и может достигать
107 Вт/(м2 с) [23, 24]. На этом этапе могут реали-
зоваться условия, при которых достигается кри-
тическая скорость перемещения границы раздела
жидкой и твердой фаз Vкрит, равная или превосхо-
дящая скорость диффузии примеси в расплаве. В
этом случае протекает безразделительная кри-
сталлизация [25].

Микроструктура слоя А фольги формируется в
результате кристаллизации пересыщенного твер-
дого раствора на основе Al с размерами зерен в
несколько микрон. В результате непрерывного
распада α-Al образуются наноразмерные частицы
Si и рентгеноаморфные частицы соединения Al–
(FeMn)3Si2. [19]. Достигаемая степень пересыще-
ния твердого раствора зависит от скорости дви-
жения границы раздела твердое тело – расплав.
Можно предположить, что в нашем случае ско-
рость перемещения границы раздела фаз близка к
критической. Поэтому, при высокой концентра-
ции Si некоторая его доля оттесняется к границе,
образуя на ней тонкий слой.

В процессе увеличения толщины затвердева-
ющего слоя коэффициент теплопередачи α1 на гра-
нице фаз уменьшается, поскольку теплопередача к
поверхности кристаллизатора осуществляется че-

рез затвердевший слой. Одновременно продолжа-
ется выделение скрытой теплоты кристаллизации,
что приводит к снижению переохлаждения пе-
ред фронтом затвердевания, а значит и умень-
шению скорости перемещения границы раздела
фаз, пропорциональной переохлаждению рас-
плава. При скорости перемещения границы раз-
дела фаз меньше Vкрит прекращается полный захват
примеси плоским фронтом. Примесные атомы не
успевают диффундировать в объем расплава и не
могут быть поглощены кристаллической фазой. В
этом случае перестает быть устойчивым плоский
фронт границы раздела фаз, и начинается ячеистая
стадия кристаллизации. Часть атомов металлов,
введенных в сплав, и кремний оттесняются к гра-
ницам ячеек и образуют слой толщиной не более
100 нм, содержащий легирующие металлы и крем-
ний. В слое С толщина ячеек постепенно увеличи-
вается, а длина уменьшается, что соответствует
снижению скорости кристаллизации.

Основной объем фольги (слой В) исследуемо-
го сплава занимают первичные дендриты твердо-
го раствора на основе алюминия. Эвтектический
кремний в междендритном пространстве имеет
вид ульрадисперстных пластин, толщиной 100–
150 нм. Регулярная дендритная микроструктура в
слое В формируется при практически постоян-
ном градиенте температуры в условиях суще-
ственно меньшего переохлаждения, чем началь-
ное переохлаждение расплава.

Можно предположить, что обнаруженная бли-
зость размеров зерен α-Al на внешних поверхно-
стях слоев A и B, обусловлена высокой скоростью
кристаллизации первичной фазы алюминия и сла-
бой зависимостью скорости зародышеобразования
от изменения условий затвердевания по толщине
фольги.

Рис. 5. Зеренная структура фольги сплава Al–11.8Si–0.6Mg–0.4Mn–0.6Fe–0.8Ni–1.7Cu: а – поверхность, прилегаю-
щая к кристаллизатору б – свободно затвердевающая поверхность, в – условные обозначения для карты ориентации –
обратная полюсная фигура.
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ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Таким образом, полученные результаты поз-

воляют сделать следующие основные выводы.
При средней скорости охлаждения расплава

102 К/с легирование Mg, Mn, Fe, Ni и Cu оказыва-
ет модифицирующее действие, приводящее к по-
вышению концентрации кремния в α-Al.

Увеличение скорости охлаждения расплава от
102 до 105 К/с в силумине Al–11.8Si–0.6Mg–
0.4Mn–0.6Fe–0.8Ni–1.7Cu обеспечивает:

– измельчение зерен твердого раствора на ос-
нове Al на два порядка (от ста до единиц микрон),

– изменение формы и размеров интерметал-
лидов на основе легирующих элементов от мик-
ронных пластинчатых до нанонаразмерных гло-
булярных,

– уменьшение размеров кристаллов эвтекти-
ческого кремния от микрон до нанометров,

– формирование слоистой микроструктуры в
поперечном сечении фольги.

Можно предположить, что, в результате нерав-
новесной кинетики кристаллизации в слое фольги,
прилегающем к кристаллизатору, происходит по-
давление эвтектической реакции, протекает без-
разделительная кристаллизация пересыщенного
твердого раствора на основе Al, его последующий
непрерывный распад и выделение наноразмерных
глобулярных частиц кремния и интерметаллидов
на основе тугоплавких легирующих элементов.

Рекалесценция и ухудшение теплоотвода в сло-
ях В и С приводит к ячеисто-дендритному затвер-
деванию, образованию дисперсных глобулярных
частиц интерметаллических соединений на грани-
цах ветвей дендритов и наноразмерных пластин
кремния в междендритном пространстве.
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Изучено влияние исходной структуры, созданной закалкой из различных фазовых областей, в спла-
вах титана с 10 мас. % алюминия, дополнительно легированных молибденом, ниобием, цирконием
и/или оловом, на формирование структуры в процессе длительной изотермической выдержки при
650°С. Показано, что в сплавах, закаленных из β-области на α'-мартенсит, в процессе отпуска про-
исходит распад мартенсита с образованием в пределах исходных мартенситных пластин смеси α-,
α2- и β-фаз. При этом образование α2-фазы осуществляется по механизму зарождения и роста. В
сплавах, закаленных из двухфазной области, в кристаллитах первичной α-фазы происходит спино-
дальный распад и формируется α + α2-структура с большим количеством антифазных границ.

Ключевые слова: титановые сплавы, электронная микроскопия, интерметаллиды, фазовые превра-
щения
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ВВЕДЕНИЕ

Одним из способов повышения служебных
свойств жаропрочных сплавов титана является со-
здание термически стабильной структуры за счет
управления процессами образования атомно-упо-
рядоченной α2-фазы [14]. При этом в работе [4]
установлено, что в титановых сплавах α2-фаза все-
гда выделяется из α-фазы, причем, в зависимости
от состава сплава и термокинетических условий,
это превращение может протекать как по меха-
низму зарождения и роста, так и по гомогенному
механизму, характерному для фазовых превраще-
ний 2-го рода. При этом в первом случае когерент-
ность межфазной α2/α границы либо сохраняется
до комнатной температуры, либо при достаточно
медленном охлаждении и многокомпонентном ле-
гировании нарушается частично или полностью.
Упрочняющие частицы Ti3Al равномерно распре-
делены по телу зерна, что значительно снижает по-
движность дислокаций, особенно при повышен-
ных температурах, но способствует проявлению
хрупкости при пониженных температурах [5–7].

Можно полагать, что в случае фазового превра-
щения второго рода, когерентность границ должна
сохраняться достаточно длительное время. В этом

случае при относительно крупных размерах упо-
рядоченных областей можно избежать эффекта
охрупчивания и, тем самым, создать сплав с тер-
мически стабильной двухфазной α + α2-структу-
рой. Для реализации различных механизмов фор-
мирования α + α2-структуры необходимо сформи-
ровать разные исходные структурные состояния и
исследовать процессы, которые обеспечивают рас-
пад пересыщенного α-твердого раствора с образо-
ванием упорядоченной фазы. Как было показано в
работе [8], различные структурные состояния, по-
лученные закалкой с разных температур, способ-
ствуют протеканию разных механизмов распада
метастабильного α-твердого раствора. Кроме
того, на наш взгляд, повысить термическую ста-
бильность двухфазной структуры можно, снизив
несоответствие решеток α- и α2-фаз за счет леги-
рования. Создание сплава с минимальным несо-
ответствием позволит обеспечить пониженную
удельную поверхностную энергию и, следова-
тельно, дополнительную термическую стабиль-
ность структуры.

В работе [9] установлено, что в сплавах Ti–
10 мас. % Al, дополнительно легированных мо-
либденом, ниобием, цирконием и/или оловом,
после закалки из β-области формируется α'-мар-
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тенсит с пакетной морфологией. Легирование спо-
собствует увеличению дисперсности структуры. В
сплавах, закаленных из двухфазной области, фор-
мируется α + α'-структура с небольшим количе-
ством α2-фазы. Целью данной работы является
изучение процесса формирования α + α2-струк-
туры в зависимости от исходной структуры, полу-
ченной закалкой с температур 1200 (β-область) и
950°С (α + β)-область, при изотермической вы-
держке.

МАТЕРИАЛ 
И МЕТОДЫ ИССЛЕДОВАНИЯ

Материалом исследования служили слитки из
титановых сплавов, массой по 40 г., полученные в
дуговой электрической печи Heraues L200d, хи-
мический состав которых представлен в табл. 1.
Слитки гомогенизировали в вакуумной печи при
температуре 1200°С в течение 3-х ч с последую-
щим медленным охлаждением. Термическую об-
работку осуществляли закалкой в воде от темпе-
ратур 1200 (β-область) и 950°С (α + β)-область.
Последующую изотермическую выдержку осу-
ществляли при температуре 650°С с выдержками
до 300 ч в муфельной печи. Выбор температуры
обусловлен как максимально возможной темпе-

ратурой эксплуатации сплавов титана, так и наи-
большей полнотой α → α2-превращения [10].

Основными методами исследования служили
растровая (РЭМ) и просвечивающая (ПЭМ) элек-
тронная микроскопия, выполненные на микро-
скопах AURIGA CrossBeam и JEM2100 соответ-
ственно, и рентгеноструктурный анализ, прове-
денный на дифрактометре Brukker D8-Advance в
Cu-Kα-излучении в диапазоне углов 2θ = 20°–75°.
Погрешность в определении периода фаз не пре-
вышала ±0.0001 нм.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ

Как следует из результатов исследований для
сплавов, закаленных из β-области на мартенсит,
проведение отпуска при 650°С привело к распаду
мартенсита с образованием высокодисперсной
смеси α- и β-фаз. Кроме того, в отпущенном со-
стоянии во всех изученных сплавах β-фаза присут-
ствует в межпластинчатых стыках (рис. 1). Послед-
нее можно подтвердить контрастом на снимках, по-
лученных в отраженных электронах в растровом
микроскопе, она выглядит светлой за счет легиро-
вания более “тяжелыми” элементами: молибденом
и ниобием.

Таблица 1. Химический состав исследуемых сплавов

Обозначение сплава
Химический состав, мас. %

Al Mo Nb Zr Sn O Ti

Ti10Al 9.60 – – – – 0.18 Oстальное
Ti10Al1Mo1Nb 9.58 1.20 1.41 – – 0.18 Oстальное
Ti10Al1Mo1Nb4Zr 9.60 1.21 1.39 4.34 – 0.18 Oстальное
Ti10Al1Mo1Nb3Sn 9.62 1.20 1.40 – 3.20 0.18 Oстальное
Ti10Al1Mo1Nb4Zr3Sn 9.61 1.19 1.42 4.35 3.22 0.18 Oстальное

Рис. 1. Микроструктура сплавов Ti10Al1Mo1Nb (а) и Ti10Al1Mo1Nb4Zr (б) после закалки с температуры 1200°С и от-
пуска при 650°С в течение 300 ч (РЭМ).

10 мкм(а) 10 мкм(б)
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В процессе отпуска исходная пластинчатая
морфология сохраняется (рис. 2), и распад идет в
каждой отдельной мартенситной пластине. С уве-
личением времени выдержки происходит α → α2
превращение. В результате в структуре наблюда-
ется смесь β- и α2-фаз, видимо, при сохранении

небольшого количества α-фазы, что следует из
анализа дифрактограмм (рис. 3). Судя по темно-
польным (ПЭМ) изображениям структуры части-
цы атомно упорядоченной α2-фазы относительно
равноосны, в то время как в сплаве Ti10Al [8] они
вытягиваются с увеличением времени старения.

Рис. 2. Микроструктура сплава Ti10Al1Mo1Nb после закалки с 1200°С и отпуска при 650°С в течение 300 ч: а – светлое
поле, б – электронограмма, соответствующая изображению “а”, в – темное поле, в рефлексе 110 β, г – темное поле в
рефлексе 311 α2.

200 нм

200 нм 200 нм

(a)

(в) (г)

(б)

112� 012� 112�
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100�2 100�2100�2100�2
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Рис. 3. Дифрактограммы сплавов после закалки с 1200°С и отпуска при 650°С в течение 300 ч: 1 – Ti10Al1Mo1Nb3Sn;
2 – Ti10Al1Mo1Nb.
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После 300-часовой выдержки их средний размер
составил 15–20 нм.

Введение в сплав циркония не оказывает су-
щественного влияния на микроструктуру. В це-
лом сохраняется пластинчатая морфология пер-
вичной мартенситной структуры, внутри пластин
мартенсита формируется смесь β-, α2- и α-фаз
(рис. 4а).

В случае введения 3% олова вместо циркония
морфология структуры также сохраняется, но ко-
личество образующейся α2-фазы, судя по темно-
польным изображениям, несколько больше, чем
в первых двух случаях (рис. 4б). Об этом же свиде-
тельствует увеличение интенсивности отражений
от α2-фазы на дифрактограммах (рис. 3). В ком-
плексно легированном сплаве морфология струк-

туры подобна выше описанной (рис. 4в). Ком-
плексно легированный сплав по количеству и раз-
меру α2-фазы примерно соответствует сплаву с
оловом после аналогичных обработок, а по дис-
персности исходных мартенситных пластин ана-
логичен сплаву, легированному цирконием.

На РЭМ-снимках (рис. 5) хорошо видно, что
после закалки с 950°С и старения при 650°С в теле
первичных α-пластин формируется α + α2 двух-
фазная структура, а в пластинах β-превращенной
фазы происходит дисперсный распад мартенсита,
видимо, аналогично описанному для образцов,
закаленных с 1200°С на мартенсит.

Как показали ПЭМ-исследования тонких фольг
в процессе старения при 650°С сплавов, закален-
ных с 950°С, внутри пластин α-фазы формирует-

Рис. 4 Микроструктура сплавов Ti10Al1Mo1Nb4Zr (а), Ti10Al1Mo1Nb3Sn (б) и Ti10Al1Mo1Nb4Zr3Sn (в) после закалки с
температуры 1200°С и длительного отпуска при 650°С в течение 300 ч (ПЭМ).

500 нм(а) 200 нм(б)

500 нм(в)
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Рис. 5. Микроструктура сплавов Ti10Al1Mo1Nb4Zr (a) и Ti10Al1Mo1Nb3Sn (б) после закалки с 950°С и старения при
650°С в течение 300 ч (РЭМ).

10 мкм(а) 10 мкм(б)

Рис. 6. Микроструктура сплавов Ti10Al1Mo1Nb (а) Ti10Al1Mo1Nb4Zr (б, в) и Ti10Al1Mo1Nb4Zr3Sn (г) после закалки с
950°С и старения при 650°С в течение 300 ч, в – темное поле в рефлексе  α2 (ПЭМ).

200 нм(а) 200 нм(б)

200 нм(в) 200 нм(г)
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ся характерный “ячеисто подобный” контраст
(рис. 6). На электронограммах присутствуют чет-
кие отражения от α2-фазы, что свидетельствует о
формировании α + α2-структуры. Размер этих
ячеек после старения в течение 300 ч, судя по тем-
нопольным изображениям, в сплавах Ti10Al1Mo1Nb
и Ti10Al1Mo1Nb4Zr составляет 30–40 нм, а при до-
бавлении олова (сплавы Ti10Al1Mo1Nb3Sn и
Ti10Al1Mo1Nb4Zr3Sn) увеличивается до 50–70 нм.
Наблюдаемые при этом внутри α-фазы границы
являются антифазными, что свидетельствует о
спинодальном механизме превращения. Таким
образом, в отличие от распада мартенситной
структуры с образованием дисперсных упорядо-
ченных частиц α2-фазы, в данном случае наблю-
дается гомогенное превращение. Внутри исход-
ных мартенситных пластин формируется субзе-
ренная структура, состоящая из смеси α (α2)- и
β-фаз (рис. 6г).

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
1. Изучены процессы распада метастабильных

фаз в сплавах системы Ti–10% Al, дополнительно
легированных молибденом, ниобием и/или цир-
конием и оловом в процессе длительного отпус-
ка/старения при 650°С. Установлено, что легиро-
вание оловом увеличивает количество формиру-
ющейся α2-фазы при изотермической выдержке,
в то время как цирконий не оказывает существен-
ного влияния на этот процесс.

2. Показано, что, если при закалке в сплавах
формируется α'-мартенсит, то в процессе его по-
следующего распада при отпуске образование α +
α2-структуры осуществляется путем зарождения
и роста частиц упорядоченной α2-фазы. Распад
мартенсита происходит в пределах первичных
мартенситных пластин с образованием смеси α,
α2 и β-фаз и областей β-фазы в межпластинча-
тых стыках.

3. Установлено, что если исходной структурой
сплавов является двухфазная α + α'-структура,
полученная закалкой из двухфазной α + β-обла-
сти, то в первичных пластинах α-фазы формиру-
ется α + α2-структура по механизму, близкому к
спинодальному.

“Работа выполнена в рамках государственного
задания Министерства науки и высшего образо-
вания Российской Федерации (тема № 0836-
2020-0020)”.
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Методами оптической, растровой, просвечивающей электронной микроскопии, полнопрофильно-
го рентгеноструктурного фазового анализа, дюрометрии изучена эволюция фазового состава и
твердости в жаропрочном титановом сплаве ВТ18У (Ti–6.4Al–3.5Zr–2.6Sn–1Nb–0.6Mo–0.2Si) в
процессе старения в течение 1 ч в диапазоне температур 550–700°С. Дано объяснение особенностей
изменения рассчитанных с использованием полнопрофильного анализа периодов (параметров)
кристаллических решеток фаз (β, α', αII, αI и α2), образующихся при высокотемпературной обра-
ботке при 915°С и последующем старении сплава ВТ18У. Показано, что максимум твердости при
650°С у состаренного сплава ВТ18У связан с максимальным при этой температуре количеством α2-
выделений, фиксируемым полнопрофильным анализом. В опытном сплаве на основе ВТ18У с по-
вышенным содержанием циркония (7 мас. %) и олова (4 мас. %) установлены морфологические
особенности выделения αII и α2-фаз и закономерности изменения легирования алюминием, цир-
конием, оловом фаз (β, αII, αI, α2), формирующихся в ходе старения при 700°С в течение 100 ч.
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ВВЕДЕНИЕ
Титановый сплав ВТ18У (средний марочный со-

став, мас. % – Ti–6.8Al–4Zr–2.5Sn–1Nb–0.7Mo–
0.15Si [1]) за счет комплексного многокомпонент-
ного легирования (α-стабилизатором алюмини-
ем, нейтральными упрочнителями цирконием и
оловом, вблизи предела растворимости в α-фазе
тугоплавкими β-изоморфными стабилизаторами
молибденом, ниобием, β-эвтектоидо-образую-
щим стабилизатором кремнием) обладает высо-
кими жаропрочными свойствами и используется
для изготовления деталей компрессора высокого
давления газотурбинных двигателей с рабочими
температурами до 550–600°С [2]. В настоящее
время ведутся исследования по созданию на базе
ВТ18У композитов, упрочненных TiB, TiC, для
повышения жаропрочных характеристик до тем-
ператур работы 700°С [3, 4], по получению каче-
ственных сварных соединений [5], в том числе за
счет микролегирования [6], по влиянию окисле-
ния [7] и текстуры [8] на его структуру и свойства.

Окончательный комплекс свойств сплава
ВТ18У обычно формируется при двойном отжи-

ге, включающем высокотемпературный нагрев
сплава в двухфазную α + β-область в интервал
900–950°С, охлаждение на воздухе и низкотемпе-
ратурную обработку в диапазоне 550–650°С [1, 2].
При низкотемпературной обработке в сплаве
ВТ18У возможно образование не только частиц
вторичной αII-фазы, но и интерметаллидных со-
единений, включая упорядоченную α2-фазу [9].

В монографии [10] отмечается, что в результа-
те двойного отжига в сплаве IMI685, относящем-
ся, как и ВТ18У к псевдо- α-сплавам, фиксирует-
ся минимальная ползучесть, если после высоко-
температурной обработки скорость охлаждения в
используемой среде составляет 1–10°/с. В работе
[11] показано, что близкая к верхнему пределу
этого диапазона скорость охлаждения (9–13°/с)
реализуется при охлаждении в воду полуфабрика-
тов толщиной 25 мм из титанового сплава ВТ23
(Ti–4.7Al–2Mo–4.5V–1.1Cr–0.7Fe), имеющего
сходное со сплавом ВТ18У суммарное содержание
легирующих элементов (в пределах 13–15 мас. %).

В работе [12] установлено, что при охлаждении
в воде сплава ВТ18У с температуры вблизи ниж-
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него предела рекомендованного высокотемпера-
турного нагрева 900°С наряду с первичной α-фа-
зой (αΙ) фиксируется метастабильный β-твердый
раствор и незначительное количество α2-фазы.
При более высоких температурах нагрева (915°С и
выше) вплоть до температуры полного поли-
морфного α + β → β-превращения (Тпп) высоко-
температурный β-твердый раствор частично пре-
терпевает мартенситное β → α'-превращение. Но
в работе [12] не рассмотрена эволюция получен-
ного при охлаждении в воде структурно-фазового
состояния сплава ВТ18У при последующем на-
греве в диапазоне температур низкотемператур-
ной обработки, хотя это важно с научной и прак-
тической точки зрения. Такое исследование про-
ведено в настоящей работе с использованием
методики полнопрофильного рентгеноструктур-
ного фазового анализа, нашедшей применение
при изучении процессов распада метастабильных
фаз в сплавах титана [13].

МАТЕРИАЛ И МЕТОДИКИ
Материалом для исследования служили полу-

ченные деформацией в β-области в промышлен-

ных условиях прутки диаметром 21 мм из псевдо-α-
сплава ВТ18У и опытного сплава, отличающегося
от ВТ18У повышенным содержанием циркония
(7 мас. %) и олова (4 мас. %). Сплав ВТ18У, по
данным микрорентгеноспектрального анализа
(МРСА), имел следующий химический состав
(в мас. %) – Ti–6.4Al–3.5Zr–2.6Sn–1Nb–0.6Mo–
0.2Si. Сплав ВТ18У прошел двухступенчатую об-
работку: высокотемпературный нагрев в воздуш-
ной атмосфере до 915°С, выдержка 1 ч, охлажде-
ние в воде, последующее старение при 550, 600,
650, 700°С в течение 1 ч, охлаждение на воздухе.
Опытный сплав подвергали высокотемператур-
ной обработке при 1150°С с последующим охла-
ждением на воздухе, затем старению при 700°С в
течение 100 ч, охлаждение на воздухе.

Методами исследования служили оптическая
микроскопия (ОМ), растровая (РЭМ) и просве-
чивающая (ПЭМ) электронная микроскопия,
рентгеноструктурный фазовый анализ (РСФА),
измерение твердости по Роквеллу. Металлогра-
фические исследования проводили на оптиче-
ском микроскопе Olimpus JX51. Для МРСА ис-
пользовали микроскоп РЭМ “JSM 6490LV” с
приставкой для микроанализа Oxford Inca. МРСА
тонких фольг из опытного сплава осуществляли
на ПЭМ “JEM-210”, оснащенным энергодиспер-
сионным рентгеновским спектрометром. РСФА
проводили на дифрактометре Bruker D8 Advance в
CuKβ-излучении. Для полнопрофильного анализа
дифрактограмм использовали программу Bruker
Topas (версия 4.2). Измерение твердости по Ро-
квеллу осуществляли при нагрузке 1500 H.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ
Микроструктура псевдо-α-сплава ВТ18У после

охлаждения в воде с температуры 915°С (рис. 1) ха-
рактеризуется наличием полиэдрических со сред-
ним размером около 75 мкм β-превращенных зе-
рен, имеющих α-оторочку. Внутри β-зерен фик-
сируются по несколько пакетов (от 2-х до 5-ти)
первичных αΙ-пластин (рис. 1а). α Ι-пластины в па-
кетах разделены тонкими прослойками β-фазы,
видимыми на рис. 1б как более светлые области.

В соответствии с данными РСФА (рис. 2), в
структуре также присутствует α'-мартенсит и α2-
фаза. Из этого следует, что β-прослойки частично
претерпели превращение в α'-мартенсит, а α2-фа-
за могла образоваться в αΙ-пластинах, но в микро-
структуре сплава α' и α2-фазы не выявляются при
исследовании ОМ и РЭМ из-за высокой дисперс-
ности.

Фиксируемая пакетная структура αΙ-фазы уна-
следована от исходного полуфабриката, а образо-
вание α'-мартенсита связано с частичным раство-
рением первичных α Ι-пластин в β-матрице в ходе
выдержки при 915°С, сопровождающимся умень-

Рис. 1. Структура сплава ВТ18У после высокотемпе-
ратурной обработки при 915°С: а – ОМ, б – РЭМ.
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шением количества β-стабилизаторов (Mo, Nb) в
β-твердом растворе. Это снижает стабильность
β-матрицы к мартенситному β → α'-превращению
при охлаждении в воде. Твердость сплава после вы-
сокотемпературной обработки составила 36 HRC.

Полнопрофильный анализ дифрактограммы
(рис. 2б) позволил рассчитать периоды (парамет-
ры) решетки фиксируемых в ВТ18У структур-
ных составляющих: aβ = 0.3264 нм, aαI = 0.2932 нм,
сαI = 0.4684 нм, с/аαI = 1.598, aα' = 0.2970 нм, сα' =
= 0.4744 нм, с/аα' = 1.597, aα2 = 0.5797 нм, сα2 =
= 0.4643 нм, (с/а)α2 = 0.801. Сравнительный ана-
лиз периодов (параметров) решеток фаз αI и α',
имеющих однотипную ГПУ-решетку, показал,
что у α'-мартенсита периоды a и c выше, а пара-
метр c/a ниже, чем у αI-фазы. Это связано с тем,
что α'-мартенсит, образующийся при охлажде-
нии по бездиффузионному механизму из β-мат-
рицы, имеет состав, близкий к β-твердому рас-
твору, который при нагреве в двухфазную α + β-
область содержит, исходя из диаграмм состояния
титана с легирующими элементами [14], большее
количество β-стабилизаторов (Mo, Nb, Si), ней-
тральных упрочнителей (Zr, Sn) и меньшее – α-
стабилизатора (Al), чем αI-фаза. При этом радиус
атомов Sn (162 пм), Zr (160.25 пм), больше, а ато-
мов Mo (136.26 пм), Nb (142.9 пм), Si (115.3 пм), Al
(143.17 пм) меньше, чем размер атома титана
(146.15 пм) [15, 16]. Учитывая небольшое содержа-
ние Mo, Nb, Si в сплаве ВТ18У, это способствует
получению более высоких периодов решетки а, с и,
согласно данным монографии [17], более низкого
параметра c/a у α'-мартенсита.

Дифрактограммы, полученные с состаренного
при различных температурах сплава ВТ18У, приве-
дены на рис. 3. Повышение температуры старения
от 550 до 700°С способствует изменению интенсив-
ности и положения дифракционных линий от фаз,
зафиксированных после высокотемпературной
обработки при 915°С, а также появлению вместо
линий α'-мартенсита линий вторичной αII-фазы
(рис. 3). Это указывает на развитие в сплаве
ВТ18У процессов распада неравновесных фаз.

Изменение с температурой старения периода
решетки β-фазы и параметра c/a αI, αII, α2-фаз,
дано на рис. 4.

Параметр c/a служит индикатором уровня ле-
гирования указанных фаз [17]. Следует отметить,
что у α2-фазы с упорядоченной ГПУ решеткой
период а вдвое больше, чем период а у α-фазы с не-
упорядоченной ГПУ решеткой. Поэтому для удоб-
ства сравнительного анализа изменения параметра
c/a фиксируемых αI, αII, α2-фаз на рис. 4б для α2-
фазы приведены значения параметра 2*(c/a). Из
рис. 4б видно, что с увеличением температуры ста-
рения происходит “зеркальное” изменение пара-
метров c/a αI-фазы и 2*(c/a) α2-фазы: при сниже-

нии параметра c/a αI-фазы увеличивается параметр
2*(c/a) α2-фазы и наоборот.

Учитывая это и более высокий, чем у α'-мар-
тенсита, параметр c/a αI-фазы, можно заключить,
что в ходе старения из αI-фазы происходит выде-
ление α2-фазы. Максимальное ее количество об-
разуется при 650°С, исходя из среднего относи-
тельного изменения интенсивности линий α2 фа-
зы на дифрактограммах (рис. 5), рассчитанного
по данным полнопрофильного анализа (рис. 3).
Как известно [2], α2-фаза представляет собой ин-
терметаллид на основе алюминида титана Ti3Al,
ее выделение в ходе старения приводит к обедне-
нию αI-фазы по алюминию, а, в соответствии с
данными из [16], это способствует снижению па-
раметра c/a αI- фазы. И наоборот, повышение со-
держания алюминия в α2-фазе при старении спо-
собствует росту этого параметра.

Уменьшение интенсивности линий α2-фазы
при повышении температуры старения с 650 до
700°С (рис. 5), по нашему мнению, связано с бли-
зостью температуры 700°С к температурной гра-
нице существования этой фазы, которая, соглас-
но данным работы [9], в сплаве ВТ18У лежит в
районе 750°С. В целом можно отметить, что при-
веденный параметр 2*(c/a) α2-фазы выше, чем

Рис. 2. Дифрактограмма (а) и данные ее полнопро-
фильного анализа (б) сплава ВТ18У после высокотем-
пературной обработки при 915°С: 1 – линия {002}α',
2 – линия {002}αI, 3 – линия {110}β, 4 – линия {101}αI,
5 – линия {101}α', 6 – линия {201}α2, 7 – линия
{102}α2.
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параметр c/a αI-фазы, очевидно, из-за более вы-
сокого содержания в α2-фазе алюминия, который
способствует росту c/a [17].

Период решетки β-фазы меняется через мини-
мум при 650°С. В работе [9] было показано, что
минимальный инкубационный период распада
β-фазы с образованием α-фазы в жаропрочных
титановых сплавах типа ВТ18У соответствует
именно 650°С. αII-фаза выделяется в ходе старе-

ния из метастабильных β-фазы и α'-мартенсита с
формированием смеси из αII и вновь образован-
ной β-фазы. Образование αII-фазы, согласно [17],
сопровождается обогащением β-твердого раство-
ра β-стабилизаторами, в нашем случае молибде-
ном, ниобием, кремнием, которые в β-фазе имеют
атомный радиус сопоставимый (ниобий) и мень-
ший (молибден, кремний) чем расчетный атом-
ный радиус β-титана (142.11пм [18]). Это приводит,
в целом, к снижению при старении по сравнению с
высокотемпературной обработкой (аβ = 0.3264 нм)
периода решетки β-фазы (рис. 4а).

Увеличение периода решетки β-фазы при по-
вышении температуры старения с 650 до 700°С
связано с ростом объемной доли присутствующе-
го β-твердого раствора в сплаве, и, соответствен-
но, снижения относительного содержания β-ста-
билизаторов в нем. Рост объемной доли β-фазы в
структуре в данном случае вытекает из повышения
интенсивности линий β-фазы на дифрактограм-
мах, в частности, расчет по данным полнопро-
фильного анализа (рис. 3в, 3г) показал, что интен-
сивность линии {110}β увеличивается в 1.25 раза.

Рис. 3. Участки дифрактограмм с данными полно-
профильного анализа сплава ВТ18У, состаренного
при 550 (а); 600 (б); 650 (в); 700°С (г): 1 – линия {110}β,
2 – линия {101}αI, 3 – линия {101}αII, 4 – линия
{201}α2, 5 – линия {102}α2.
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Рис. 4. Зависимость периода кристаллической решет-
ки β-фазы aβ (а), параметров с/а αI-фазы (пунктир-
ная ли- ния), αII-фазы (штрихпунктирная линия) и
2*(с/а) α2- фазы (сплошная линия) (б) от температу-
ры старения сплава ВТ18У.
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Рост параметра c/a αII-фазы при повышении
температуры старения с 650 до 700°С связан с уве-
личением содержания в ней α-стабилизатора
алюминия, нейтральных упрочнителей олова и
циркония и снижением содержания β-стабилиза-
торов. Последнее происходит за счет их более ак-
тивного перераспределения с формируемым при
распаде β-твердым раствором в результате увели-
чения диффузионной подвижности легирующих
элементов с ростом температуры старения.

Необходимо отметить, что параметр c/a αII-фазы
при всех температурах старения ниже параметра
c/a αI-фазы (рис. 4б). Это свидетельствует о раз-
личии химического состава формирующихся в хо-
де старения αI и αII-фаз. Как будет показано ниже
на примере длительно состаренного опытного
сплава (табл. 1), αII-фаза по сравнению с αI фазой
обеднена по α-стабилизатору алюминию и ней-
тральному упрочнителю цирконию, обогащена по
нейтральному упрочнителю олову. По данным
[16] это создает условия получения более низкого
параметра c/a у αII-фазы по сравнению с αI.

Изменение твердости сплава ВТ18У в соста-
ренном состоянии показано на рис. 6. Получен-
ная зависимость хорошо коррелирует с количе-
ством упрочняющей упорядоченной α2-фазы в
сплаве после старения, которое качественно
можно оценить по отношению интенсивности
ее линий на дифрактограммах (рис. 5). Макси-
мум количества α2-фазы в ходе старения при тем-
пературе 650°С способствует получению и макси-
мума твердости.

Дополнительный вклад в упрочнение возмо-
жен за счет выделения вторичной αII-фазы, но он
гораздо менее существенный по двум причинам.
Во-первых, из-за малой объемной доли в структу-
ре метастабильных фаз – β, α' (суммарно менее
10% – [12]), из которых она выделяется, по срав-
нению с первичной αI-фазой (около 90%), из ко-
торой образуется α2-фаза. Во-вторых, из-за раз-
личия морфологии образующихся при старении
αII и α2-фаз, как показано ниже на опытном спла-
ве (рис. 7).

Экспериментальное подтверждение различия
в морфологии и химическом составе фаз, образу-
ющихся при старении в сплавах типа ВТ18У, прове-
дено на опытном сплаве с повышенным содержа-
нием циркония (до 7 мас. %) и олова (до 4 мас. %),
состаренном при 700°С в течение 100 ч. Исполь-
зование опытного сплава вместо ВТ18У и увели-
чение времени старения с 1 до 100 часов обуслов-
лено необходимостью получить достоверные дан-
ные о перераспределении легирующих элементов
в различных структурных составляющих в ходе
старения. Во-первых, опытный сплав более леги-
рован нейтральными упрочнителями (Zr, Sn) по
сравнению с промышленным сплавом ВТ18У,
что, исходя из данных литературы [2], способ-
ствует образованию большего количества α2-фа-
зы при старении без существенного роста Тпп. Во-

Рис. 5. Изменение с температурой старения по дан-
ным полнопрофильного анализа дифрактограмм
среднего значения суммы относительной интенсив-
ности линий {201}α2 и {102}α2, нормированных к ин-
тенсивности этих линий при температуре старения
550°С.
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Таблица 1. Содержание Al, Zr, Sn в структурных со-
ставляющих состаренного опытного сплава

Структурная 
составляющая

Содержание элемента, мас. %

Al Zr Sn

β 4.1 7.1 4.3
αII 6.0 6.4 4.8
αI 6.6 6.6 3.3
α2 9.1 7.9 6.3

Рис. 6. Твердость cплава ВТ18У при различных тем-
пературах старения.
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вторых, значительное увеличение времени вы-
держки при максимальной из использованных в
работе температуре старения 700°С обеспечивает
получение выделений необходимого размера, до-
статочного для достоверного определения в них
химического состава при ПЭМ исследовании.

Структура состаренного при 700°С в течение
100 ч опытного сплава (рис. 7) состоит из крупных
пластин αI-фазы, имеющих относительно невы-
сокую плотность дислокаций (рис. 7а), разделен-
ных тонкими β-прослойками (рис. 7б), к которым
прилегают области типа “пластин” αII-фаз
(рис. 7а), образующиеся при старении, очевидно,
за счет движения межфазной β/αI-границы.

Темпопольный анализ показал, что в αI-пла-
стинах при старении происходит равномерное
выделение дисперсных частиц α2-фазы (рис. 7в).
αII-пластины свободны от α2 -выделений. Т.е., в
состаренном состоянии опытный сплав состоит
из упрочненных α2-фазой αI-пластин и относи-
тельно мягких прослоек из смеси β + αII-фаз.

Различия в морфологии выделяющихся при
старении α2, αII-фаз в опытном сплаве согласуют-
ся с приведенными выше данными об определя-
ющей роли α2-фазы, а не αII в упрочнении при
старении промышленного сплава ВТ18У.

Данные локального МРСА, полученные при
ПЭМ исследовании, по содержанию основных
легирующих элементов (Al, Zr, Sn) в структурных
составляющих, фиксируемых в опытном сплаве
после старения, приведены в табл. 1.

Представленные в таблице результаты хорошо
согласуются с данными литературы, использо-
ванными в первой части работы при анализе вли-
яния химического состава образующихся в ходе
старения фаз на изменение параметров их кри-
сталлических решеток в промышленном сплаве
ВТ18У. Необходимо еще обратить внимание на
более высокое содержание циркония и олова в
упорядоченной α2-фазе по сравнению с β-твер-
дым раствором, что, в целом, не характерно для
неупорядоченных αII и αI-фаз (табл. 1). Послед-
нее, очевидно, связано с повышением стабильно-
сти α2-фазы при введении в нее Zr, Sn [2].

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Исходя из выполненных исследований, полу-

чены следующие результаты:
РСФА, проводимый в CuKβ-излучении в соче-

тании с полнопрофильным анализом линий, поз-
воляет после старения сплава ВТ18У надежно раз-
делить накладывающиеся линии αI, αII, α2-фаз.

Дано объяснение особенностей изменения
рассчитанных периодов (параметров) кристалли-
ческих решеток фаз (β, α', αII и α2), образующихся
при высокотемпературной обработке и последу-
ющем старении в промышленном сплаве ВТ18У.

Показано, что максимум твердости при 650°С
состаренного промышленного сплава ВТ18У свя-
зан с наибольшим фиксируемым количеством α2-
выделений при этой температуре старения.

На опытном сплаве на основе ВТ18У с повы-
шенным содержанием циркония (7 мас. %) и оло-
ва (4 мас. %) установлены морфологические осо-
бенности выделения α2- и αII-фаз и характер пере-
распределения легирующих элементов (алюминия,
циркония, олова) в фазовых структурных составля-
ющих (β, αII, αI, α2), формирующихся в ходе старе-
ния при 700°С в течение 100 ч.

Работа выполнена в рамках Госзадания Мино-
брнауки РФ УрФУ № 0836-2020-0020.
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ВВЕДЕНИЕ
Среди металлических материалов вольфрам

обладает рядом экстремальных физико-механи-
ческих свойств, таких как наивысшая темпера-
тура плавления, высокая плотность, малая сжи-
маемость (см. [1]). Эти свойства обусловили
применение вольфрама и его сплавов в ряде важ-
ных отраслей промышленности, в частности, во-
енной (см. [2]), атомной (см. [3]) и др.

При исследовании реологических и прочност-
ных свойств вольфрама в условиях высокоско-
ростного нагружения обычно предпочитают го-
могенные образцы этого металла, как, например,
в [2]. Вместе с этим функциональные вольфрамо-
вые детали зачастую имеют заранее заданную не-
однородную микроструктуру, например, преиму-
щественную ориентацию зерен поликристалли-
ческого вольфрама для дивертора токамака [3].

Хорошо известно, что физико-механические
свойства гомогенных образцов могут отличаться
от свойств анизотропных образцов как в статиче-
ских, так и в динамических условиях нагружения.
Это положение детально проиллюстрировано в [4],
где исследовано поведение ударно-сжатых образ-
цов вольфрама в деформированном состоянии и

после высокотемпературного отжига. Цель данной
работы заключалась в определении пластических
и прочностных свойств образцов вольфрама с за-
данной текстурой в условиях динамического на-
гружения ударными волнами амплитудой в диапа-
зоне 10–16 ГПа и последующего моделирования
результатов проведенных экспериментов.

МИКРОСТРУКТУРНЫЕ ХАРАКТЕРИСТИКИ 
ИССЛЕДУЕМЫХ ОБРАЗЦОВ

Исследуемые образцы вольфрама в состоянии
поставки представляли собой диски толщиной
h0 = 1.45 ± 0.05 мм и диаметром d = 24.10 ± 0.05 мм.

Начальные микроструктурные характеристи-
ки образцов были определены на произвольно
выбранном диске. Из этого диска на электроис-
кровом станке был вырезан сегмент с тремя плос-
кими гранями zy, zx, xy (см. рис. 1).

Грани сегмента после полировки были про-
травлены 3%-ной перекисью водорода в течение
15 ч, и затем участки этих граней были исследова-
ны с помощью оптического микроскопа, рент-
геноструктурного дифрактометра ARL X’TRA с
твердотельным детектором, в θ–θ-геометрии, с

УДК 669.27:539.4
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EDN: DTYSYH
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использованием CuKα-излучения, цифрового
сканирующего электронного микроскопа Tes-
can Vega II XMU, оборудованного энергодиспер-
сионным спектрометром INCA Energy 450 с полу-
проводниковым Si (Li) детектором INCA x-sight.

Травление образца приводит к образованию
рельефа на грани zy в виде протяженных гребней и
впадин одинаковой глубины и, тем самым, выяв-
ляет на грани zy слоистую неоднородность металла.
Так, на рис. 2а показан микрошлиф грани zy вместе
с ребром z00 при небольшом увеличении.

Отметим особенности этого микрошлифа. Бе-
лые участки соответствуют микротрещинам. Вид-
но, что микротрещины сосредоточены вблизи по-
верхностей диска. Однако основное поле микро-
шлифа оказывается свободным от микротрещин и
на микрометровом масштабном уровне демон-
стрирует слоистую рельефную структуру. Оценка
глубины впадин, сделанная по неровностям реб-
ра z00 на рис. 2, находится на уровне 25 мкм.

Этот вывод подтверждается фотографией при
большем увеличении. Так, на рис. 2б представлена
фотография участка грани zy, когда в фокусе оп-
тического микроскопа находятся вершины греб-
ней. Как видно, гребни чередуются через 25 мкм.
Рисунок 2в представляет фотографию этого же
участка микрошлифа, но при наведении фокуса
микроскопа на дно впадин. Как видно, донные
поверхности впадин представляют собой квазип-
лоские поверхности шириной 10 мкм. Аналогич-
ный результат получен и для грани zx.

Таким образом, дискообразный вольфрамо-
вый образец в направлении нормали к плоскости
диска имеет регулярную слоистую микрострукту-

Рис. 1. Сегмент (затушеванная область) образца для
анализов: x, y, z – координатные оси для идентифика-
ции исследуемых граней сегмента, d – диаметр диска,
R1 – зондирующий рентгеновский луч грани сегмен-
та zy, R2 – зондирующий рентгеновский луч грани
сегмента xy.

d

x

y

z

R2

R1

Рис. 2. Рельефы граней zy и xy. а – Рельеф грани zy
вместе с ребром z00; б – микрошлиф грани zy при фо-
кусировке микроскопа на гребни; в – микрошлиф
грани zy при фокусировке микроскопа на впадины
(пронумерованными стрелками на рис. (б) и (в) отме-
чены одни и те же участки); г – грань xy.
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ру с периодом ~25 мкм. В отличие от граней zy и
zx на грани xy выявляется иной рельеф (см. рис. 2г).
На этом рисунке видно, что травление грани xy
выявляет хаотический (не регулярный) рельеф
поверхности.

Рассмотрим теперь результаты рентгенострук-
турного анализа плоскостей zy и xy, представлен-
ные на рис. 3 в виде дифрактограмм. При зонди-
ровании грани zy рентгеновским лучом R1 (см.
рис. 1), были получены две дифрактограммы. Пер-
вая соответствовала случаю, когда падающий и от-
раженный рентгеновские лучи лежали в плоскости
параллельной плоскости xy. Во втором случае пада-
ющий и отраженный рентгеновские лучи лежали
в плоскости параллельной плоскости zx. Полу-
ченные дифрактограммы практически не отлича-
лись друг от друга. Одна из этих дифрактограмм
приведена на рис. 3 и обозначена цифрой 1. На
этом же рисунке приведена справочная дифрак-
тограмма 2 вольфрама из базы данных ICDD
(PDF2 card № 040806). Как видно, для обеих ди-
фрактограмм 1 и 2 местоположение рефлексов на
оси 2θ и соотношение их интенсивностей оказы-
ваются одинаковыми. Предполагая, что 2 харак-
теризует не текстурированный образец вольфра-
ма, можно сделать вывод об отсутствии текстуры
и на грани zy исследуемого вольфрамового сег-
мента.

С использованием аналогичного приема про-
ведено зондирование грани xy рентгеновским лу-
чом R2 (см. рис. 1). Были получены две совпадаю-
щие дифрактограммы, одна из которых приведена
на рис. 3 и обозначена цифрой 3. Как видно, место-
положение рефлексов одинаково для всех трех ди-
фрактограмм 1, 2, 3. Однако соотношение интен-
сивностей рефлексов дифрактограммы 3 карди-

нально отличается от такового для дифрактограмм
1 и 2, что означает текстурированность образца.

Отметим, что аномально большая амплитуда
рефлекса (200) дифрактограммы 3 сохраняется по
всей толщине образца. Это свидетельствует о такой
текстуре образца, при которой кристаллографиче-
ские плоскости (200) большинства кристаллитов
дискообразного вольфрамового образца располо-
жены параллельно его плоской поверхности.

Отметим, как факт, что размер области коге-
рентного рассеяния, рассчитанный по формуле
Селякова–Шерера для рефлекса (200), составил
43 нм. Отметим также, что электронно-зондо-
вый микроанализ граней, микрошлифы кото-
рых были рассмотрены выше, показывает, что
пластинчатые образцы не содержат посторонних
примесей и на 100% состоят из вольфрама.

Таким образом, рассмотренные характеристи-
ки образца позволяют заключить, что вольфрамо-
вые диски состоят из чистого поликристалличе-
ского вольфрама, обладают регулярной слоистой
структурой с периодом ~25 мкм и текстурой, при
которой кристаллические плоскости (200) боль-
шинства кристаллитов в объеме дискообразного
вольфрамового образца расположены параллель-
но его плоским поверхностям.

СХЕМА УДАРНО-ВОЛНОВОГО 
НАГРУЖЕНИЯ ОБРАЗЦОВ

Прочностные свойства образцов текстуриро-
ванного вольфрама при ударно-волновом нагру-
жении изучали с использованием типичной (см.
[4, 5]) схемы ударно-волновых экспериментов по
регистрации скорости свободной поверхности об-
разца.

Эксперименты выполнены с применением
пневматической пушки в качестве генератора им-
пульсов ударного сжатия. Перед экспериментом
давление воздуха в стволе пушки и в пространстве,
окружающем образец, понижали до 2 кПа. Непо-
средственно перед ударно-волновым нагружением
температура образцов примерно равнялась ком-
натной температуре T0 ≈ 300 К.

Во время эксперимента сжатый воздух разго-
нял снаряд, состоящий из пустотелого алюмини-
евого цилиндра и наклеенных на его фронталь-
ную плоскую поверхность диска толщиной 5 мм
из полиметилметакрилата (ПММА) и металличе-
ского (медного или вольфрамового) диска-удар-
ника 0 (см. рис. 4). Скорость W0 составного
ударника ПММА – 0 в момент удара по образцу
составляла W0 = 365 ± 7 м/с. Были проведены
эксперименты с составными образцами, состо-
ящими из одного, двух и трех вольфрамовых
дисков толщиной h01, h02, h03 соответственно. По-
верхности контакта дисков 1–2 и 2–3 шлифовали

Рис. 3. Дифрактограммы с граней сегмента (см.
рис. 1) после травления в перекиси водорода; 1 – ди-
фрактограмма с грани zy при направлении зондирую-
щего рентгеновского луча R1, 2 – дифрактограмма
вольфрама из базы данных ICDD (PDF2 card
№ 040806), 3 – дифрактограмма с грани xy при на-
правлении зондирующего рентгеновского луча R2. В
скобках указаны справочные индексы плоскостей
вольфрама с объемно-центрированной кубической
решеткой.
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так, что воздушный зазор между дисками был
меньше одного микрометра.

Максимальное напряжение сжатия в вольфра-
мовом образце при скорости удара W0 составляло
в зависимости от металла ударника ≈10 ГПа или
≈16 ГПа.

В каждом эксперименте регистрировали зависи-
мость скорости W тыльной поверхности составного
образца от времени t (профиль W(t)). Измерения
W(t) проводили с помощью лазерного Допплеров-
ского интерферометра VISAR [5]. Используемый
интерферометрический комплекс позволял реги-
стрировать профили W(t) с точностью 2% с времен-
ным разрешением около 1 нс. Соотношение диа-
метра и толщин образцов и ударников обеспечива-
ло одноосное напряженное состояние образца в
течение полезного времени регистрации W(t).

В табл. 1 приведены значения толщин ударни-
ков H0 и суммарной толщины образцов h0 = h01 +
+ h02 + h03 в экспериментах, выполненных по схе-
ме рис. 4.

Некоторые экспериментальные профили W(t),
показаны на рис. 5 и 6.

Отметим, что при подготовке эксперимента
плоские поверхности дисков шлифовали с исполь-
зованием мелкозернистой (10М–5М) наждачной
бумаги. Поэтому там, где в контексте статьи не-
обходимо указать точный замер толщины подго-
товленных к эксперименту дисков (например, в
табл. 1), приводятся значения с точностью до ты-
сячных мм. В иных случаях толщины указывают-
ся с меньшей точностью.

Отметим также, что смысл содержащихся в таб-
лице параметров Y0 и WHEL детально поясняется в
следующем разделе статьи.

РЕЗУЛЬТАТЫ ЭКСПЕРИМЕНТА
И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ

Как известно, форма профилей W(t) и значе-
ния скорости в особых точках этих профилей ис-
пользуются для характеристики реологических и
прочностных свойств материала. Так, значение

Рис. 4. Схема ударно-волнового нагружения воль-
фрамового образца и регистрации скорости его сво-
бодной поверхности. ПММА – диск из полиметил-
метакрилата толщиной 5 мм; 0 – металлический
диск-ударник толщиной H0; W0 – скорость ударника;
1, 2, 3 – образец, состоящий из текстурированных
вольфрамовых дисков толщиной h01, h02, h03 соответ-
ственно

W0

1 20ПММА

VISAR

LASER

3

Таблица 1. Толщины ударников, образцов, а также параметры WHEL и Y0 упругопластического перехода тексту-
рированного вольфрама в опытах №№ 1–4

№ опыта Ударник/Образец H0, мм h0, мм WHEL, м/c Y0, ГПа

1 Cu/W 0.8 1.463 112 ±  5 3.43 ± 0.15

2 W/W 1.468 1.474 106 ± 5 3.26 ±  0.15

3 W/2W 1.464 2.867 87 ± 3 2.70 ±  0.10

4 W/3W 1.449 4.338 90 ± 3 2.75 ± 0.10

Рис. 5. Фронтальная часть профилей W(t), получен-
ных в данной работе в сравнении с профилями из [4].
1 – точка резкого уменьшения производной W(t), ас-
социируемая с динамическим пределом упругости
σHEL; 2 – опыт № 1, толщина вольфрамового образца
h0 = h01 ≈ 1.463 мм, 3 – опыт № 2 толщина вольфра-
мового образца h0 = h01 ≈ 1.474 мм, 4 – образец воль-
фрама толщиной 2 мм в состоянии поставки [4], 5 –
отожженный образец вольфрама толщиной 2 мм [4].
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WHEL используется для расчета динамического
предела упругости σHEL и динамического предела
текучести Y0 по формулам (1) и (2) соответственно:

(1)

(2)

При анализе экспериментальных профилей,
полученных в данной работе, в качестве значения
WHEL принимали точку резкого уменьшения про-
изводной W(t) (см. точку 1 на рис. 5). Вычисления
по формулам (1) и (2) проводили с использовани-
ем значений плотности вольфрама ρ0, продольной
скорости звука C0l, сдвиговой скорости звука C0s в
вольфраме из [4]. Здесь и далее нулевой индекс
означает свойство при атмосферном давлении и
комнатной температуре.

Результаты расчета для четырех экспериментов,
приведенные в табл. 1, свидетельствуют об умень-
шении динамического предела текучести исследуе-
мых образцов текстурированного вольфрама с уве-
личением толщины образца. Эта закономерность в
качественном отношении согласуется с аналогич-
ным эффектом, обнаруженным в [4].

=HEL HEL 0 0
1σ ρ
2

,lW C

 =  
 

2
0

0 HEL
0

2σ .s

l

C
Y

C

На рис. 5 представлены фронтальные участки
профилей W(t), полученных в опытах, соответству-
ющих нумерации табл. 1. Для сравнения здесь же
приведены результаты работы [4] для образцов тол-
щиной ~2 мм.

Как видно, “упругая” часть профилей тексту-
рированного вольфрама (2 и 3) до значений WHEL
располагается между профилями [4] образцов в
состоянии поставки (4) и отожженного образцов
вольфрама (5) [4]. При этом форма начального
участка профилей 2 и 3 ближе к ступенчатой фор-
ме профиля 5, характерного для упругопластиче-
ского материала с динамическим пределом теку-
чести Y0.

Обсудим теперь оценки прочностных характе-
ристик исследуемого материала с учетом особен-
ностей профилей W(t) (см. рис. 6а).

Как известно, набор таких характеристик как
величина ΔW (разница между максимальным и
минимальным значениями W(t)), производная по
времени  и время ΔtS используется (см. [4, 6])
для расчета максимального растягивающего на-
пряжения (откольной прочности) σsp исследуе-
мого упругопластического материала. Согласно
[6] величина σsp определяется соотношением:

(3)

где C0b – объемная скорость звука,  = hs(1/C0b –
‒ 1/C0l),  – толщина откольной пла-
стины.

Применение соотношений (3) для профилей,
полученных в опыте № 2, дает значение σsp = –1.3 ±
± 0.1 ГПа. Для опыта № 3 с составным образцом
расчет по (3) дает σsp = –1.5 ± 0.1 ГПа.

Заметим, что значения ΔW,  ΔtS для профи-
лей, полученных в опытах №№ 2 и 3, существен-
но различны. Так ΔW и времена ΔtS различаются в
полтора раза, а производные  различаются по-
чти в 5 раз.

Таким образом, текстурированный вольфрам
при ударно-волновом нагружении проявляет упру-
гопластическое поведение с уменьшением дина-
мического предела текучести по мере увеличением
толщины образца. В терминах [6] согласно (3) от-
кольная прочность текстурированного вольфра-
ма находится на уровне –1.4 ± 0.1 ГПа.

Отметим, что полученные базовые эксперимен-
тальные результаты в форме профилей W(t) могут
быть истолкованы в рамках модели упругопласти-
ческого твердого тела, испытывающего мгновенное
откольное разрушение (см. следующий раздел).

МОДЕЛИРОВАНИЕ ЭКСПЕРИМЕНТА
Математическое моделирование выполненных

экспериментов осуществляли в рамках программы

'W

( )= ρ + τsp 0 0σ 0.5 Δ ' Δ ,bC W W

τΔ
= 00.5 Δs l sh C t

',W

'W

Рис. 6. Профили W(t) образцов вольфрама различной
толщины h0. (а) 1 – опыт № 2, толщина ударника H0 =
= 1.468 ± 0.003 мм, толщина образца h0 = h01 = 1.474 ±
± 0.003 мм, ΔW – разница между максимальным и
минимальным значениями W(t), t0 – момент выхода
упругой волны сжатия, tS – момент выхода откольно-
го импульса, ΔtS – период циркуляции откольного
импульса в откольной пластине, 2 – модельный про-
филь W(t); (б) 1 – опыт № 3, толщина ударника H0 =
= 1.464 ± 0.003 мм, толщина образца h0 = h01 + h02,
h01 = 1.483 ± 0.003 мм, h02 = 1.384 ± 0.003 мм, 2 – мо-
дельный профиль W(t).
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СТАГ для ЭВМ [7]. Эта программа позволяет рас-
считывать волновые взаимодействия и термодина-
мические состояния для ударника и каждого слоя
многослойных мишеней при одномерном ударном
нагружении с использованием модели упругопла-
стической деформации в терминах [8] и модели
мгновенного откольного разрушения материалов.
При моделировании экспериментов, описанных в
предыдущем разделе, предполагали, что в качестве
полуэмпирических уравнений состояния тексту-
рированного вольфрама могут быть использованы
уравнения состояния изотропного вольфрама из
[9]. Предполагали также, что специфика текстури-
рованного вольфрама может быть отражена по-
средством определенных выше параметров упру-
гопластического перехода этого материала. Для
полиметилметакрилата использовали гидродина-
мическое приближение с уравнением состояния
из [10].

Параметры упругопластической модели Y0 (пре-
дел текучести) и G (модуль сдвига) для каждой пла-
стины вольфрама на схеме рис. 1 в обозначениях [8]
приведены в табл. 2. В качестве Y0 для каждого слоя
принято значение динамического предела текуче-
сти из табл. 1.

Модель мгновенного откола в программе СТАГ
функционирует следующим образом. В процессе
счета в каждой лагранжевой частице при растяже-
нии производится сравнение текущего значения
напряжения σx = P + (2/3)Y0, где P давление, с за-
ранее заданным постоянным числом σxS. Когда в

некоторый момент времени txS абсолютная вели-
чина σx становится равной абсолютной величине
σxS, в отслеживаемой лагранжевой частице hS обра-
зуются две свободные поверхности, напряжение σx

на которых скачком достигает нулевого значения.
На рис. 7 показана расчетная история напряжения
в лагранжевой частице, испытавшей мгновенное
разрушение.

Фактически значение σxS является подгоноч-
ным параметром обсуждаемой математической
модели. Оптимальной величиной σxS принято
значение σxS = –3.16 ГПа, при котором расчет-
ная скорость свободной поверхности вольфра-
мовой пластины (см. штриховые профили на
рис. 6) становится максимально близкой к экспе-
риментальной.

Представляется, что соответствие расчетных и
экспериментальных профилей W(t) на рис. 6
можно признать удовлетворительным как в каче-
ственном, так и в количественном отношении. От-
метим, что значение σxS = –3.16 ГПа согласуется с
величиной откольной прочности поликристалли-
ческого вольфрама –2.7 ± 0.2…–3.1 ± 0.3 ГПа из [2].

Таким образом, разработанная математиче-
ская модель позволяет детально реконструиро-
вать “упругопластическую” и “откольную” ча-
сти экспериментальных профилей W(t) с помо-
щью трех определяющих параметров: Y0, G и σxS.

Сопутствующим результатом реконструкции
W(t) является прогноз развития и распределения
поврежденности в образцах. Этот прогноз пред-

Таблица 2. Параметры упругопластической модели и мгновенного откола, а также скорости ударника, исполь-
зуемые при моделировании опытов №№ 2 и 3

№ опыта № слоя Y0, ГПа G, ГПа σxS, ГПа W0, м/c

2 1 3.26 172.5 –3.16 369.0

3
1 3.26 172.5 –3.16 364.0
2 2.7 172.5 –3.16 364.0

Рис. 7. Расчетная история напряжения в лагранжевой частице hS, испытавшей мгновенное разрушение в момент txS
при достижении напряжением критерия σxS. а – Моделирование опыта № 2; б – моделирование опыта № 3.
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МОЛОДЕЦ и др.

ставлен на рис. 8 в виде расчетных диаграмм рас-
стояние(h)–время(t) для моделируемых экспери-
ментов. Здесь наклонными линиям изображены
расчетные уровни равной плотности, которые
позволяют анализировать траектории волн сжа-
тия и разгрузки, их взаимодействие, а также от-
кольное разрушение. Обсудим полученный про-
гноз и развитие откольной поврежденности. На
рис. 8а нулевой момент времени соответствует мо-
менту соударения составного ударника ПММА-0 с
вольфрамовой пластиной 1. Затем от поверхно-
стей соударения по ударнику 0 и пластине 1 рас-
пространяются упругопластические волны сжа-
тия D0 и D1 соответственно. Эти волны сжатия от-
ражаются от ПММА и свободной поверхности
образца 1 волнами упругопластических разгрузок
R0 и R1. Момент отражения D1 соответствует мо-
менту t0 на расчетных профилях W(t) рис. 6.

В дальнейшем взаимодействие R0 и R1 приво-
дит к образованию многочисленных отколов в
ударнике и образце. Так, на рис. 8а вольфрамовый
ударник 0 раскалывается на две пластины 1 и 2, а
вольфрамовый образец 1 раскалывается на четы-
ре пластины 1, 2, 3 и 4 (см. верхнюю часть рисун-
ка). Ближайший к свободной поверхности откол

происходит в точке, отмеченной квадратом, т.е.
на координате hS в момент txS.

Из точки (hS; txS) к свободной поверхности об-
разца распространяется откольный импульс DS,
который выходит на свободную поверхность об-
разца 1 в момент tS и в дальнейшем циркулирует в
откольной пластине 4 с периодом ΔtS. Расчетные
значения скорости свободной поверхности воль-
фрамовых образцов в моменты tS и tS + ΔtS лежат
на пунктирных линиях W(t) на рис. 6. Таким об-
разом, согласно расчету, на свободную поверх-
ность выходит информация только о ближайшем
к свободной поверхности отколе. Информация
об остальных четырех отколах экранируется об-
разующимися пространствами между пластина-
ми 1, 2, 3 и 4.

Отметим, что в программе предусмотрено от-
сутствие сопротивления растяжению на границе
контакта ударника 0 и образца 1. Поэтому при по-
явлении растягивающих напряжений контакти-
рующие поверхности ударника и образца удаля-
ются друг от друга, а пространство между ними
“заполняется” вакуумом. Что же касается внут-
ренних слоев образца 1, то согласно расчету, воз-
можно выполнение критерия откола одновре-
менно в протяженной области. Поэтому, напри-

Рис. 8. Моделирование волновых взаимодействий и откольного разрушения текстурированного вольфрама в опытах
№ 2 – (а) и № 3 – (б). Обозначения, их смысл расшифрованы в тексте и являются одинаковыми для обоих рисунков.
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мер, “дно” пространства между пластинами 1 и 2
выглядит квазиплоским, а само пространство
оказывается заполненным смесью пустот и ча-
стиц разгруженного образца.

Таким образом, расчеты прогнозируют об-
ширное разрушение образцов. В пользу этого
прогноза отчасти свидетельствует тот факт, что
сохранить после ударно-волнового нагружения
крупные фрагменты текстурированных образ-
цов вольфрама приемлемых размеров для иссле-
дования внутренней поврежденности не удается.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Проведены ударно-волновые эксперименты
с дискообразными образцами чистого поликри-
сталлического вольфрама, обладающими регу-
лярной слоистой структурой и текстурой, при
которой кристаллические плоскости (200) боль-
шинства кристаллитов в объеме дискообразного
образца расположены параллельно его плоским
поверхностям.

Ударно-волновое нагружение составных об-
разцов текстурированного вольфрама толщиной
1.4–4.3 мм осуществляли плоскими металличе-
скими ударниками толщиной 0.8–1.4 мм, генери-
рующими в образцах ударные волны амплитудой
10–16 ГПа. Измерены профили скорости свобод-
ной поверхности образцов в течение времени вы-
хода на нее упругопластических волн сжатия и
разгрузки. Путем стандартной обработки профи-
лей определены величины динамического преде-
ла текучести от 2.7 до 3.26 ГПа и откольной проч-
ности от –1.3 ± 0.1 до –1.5 ± 0.1 ГПа образцов в за-
висимости от их толщины.

Выполнено математическое моделирование
проведенных экспериментов в рамках гидроко-
да, использующего полученные результаты, ав-
торские уравнения состояния и общепринятые
модели упругопластического твердого тела и
мгновенного откола. Показаны достоверность
и прогностические возможности выполненных
расчетов физико-механического поведения тек-

стурированного вольфрама при ударно-волновом
сжатии и высокоскоростном растяжении.

Работа выполнена по теме Госзадания № АААА-
А19-119071190040-5 и № АААА-А19-119092390076-7
с использованием оборудования АЦКП ИПХФ
РАН.
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В рамках статистической модели миграции точечных дефектов исследована зависимость концен-
трации точечных дефектов в аустенитной коррозионностойкой хромоникелевой стали (ЧС68) от
характеристик радиационной пористости при нейтронном облучении. Полученные результаты ис-
пользованы для анализа данных экспериментального определения характеристик радиационной
пористости в образцах из стали ЧС68, облученных при различных дозово-температурных парамет-
рах. Рассчитаны значения критических диаметров вакансионных зародышей пор, показано, что с
ростом интегральной площади поверхности пор концентрация точечных дефектов уменьшается, а
значение критического диаметра увеличивается. Это приводит к мультимодальному распределению
пор по размерам. На основании полученных экспериментальных результатов в рамках модели за-
вершающего этапа стадии нестационарного распухания рассчитан остаточный ресурс по критерию
предельно допустимого распухания оболочек исследуемых твэлов.

Ключевые слова: аустенитная сталь, нейтронное облучение, распухание, точечные дефекты, мигра-
ция вакансий, критический диаметр пор, реактор БН-600, оболочка твэла, прогнозирование распу-
хания
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ВВЕДЕНИЕ

В настоящее время, в реакторах на быстрых
нейтронах с натриевым теплоносителем (БН), в
качестве материалов оболочек твэлов, использу-
ются аустенитные стали. Они обладают достаточ-
ной жаропрочностью, однако под действием ней-
тронного облучения и образующихся в сталях при
трансмутационных реакциях атомов водорода и
гелия, в материале происходит образование и
рост радиационных пор. Накопление пор в струк-
туре материала приводит к радиационному рас-
пуханию, а также к изменению его механических
свойств, в частности, к существенному уменьше-
нию пластичности [1]. Эти изменения ограничива-
ют ресурс эксплуатации тепловыделяющих сборок
(ТВС) [2]. Предельная допускаемая величина рас-
пухания оболочек твэлов в реакторе БН-600, обу-
словленная уменьшением технологического про-
ходного сечения теплоносителя (жидкого натрия),
установлена на уровне 15% [3].

Для увеличения длительности эксплуатации
твэлов усовершенствуются существующие и раз-
рабатываются новые материалы оболочек, а так-
же совершенствуются технологии их изготовле-
ния [4]. Завершающим этапом внедрения усовер-
шенствованных материалов является опытная
эксплуатация экспериментальных ТВС, после че-
го выборочно проводится послереакторные мате-
риаловедческие исследования твэлов. Выявление
различий изменений микроструктуры, в частно-
сти характеристик радиационной пористости, в
материале оболочек с различной технологией из-
готовления и прогнозирование развития пори-
стости является актуальной задачей для обосно-
вания безопасности и повышения ресурса экс-
плуатации ТВС реакторов на быстрых нейтронах.

Целью работы являлось определение характери-
стик радиационной пористости по результатам
микроструктурных исследований оболочек из ста-
ли ЧС68, изготовленных по двум технологическим
режимам, описание развития пористости с исполь-
зованием статистической модели миграции точеч-
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ных дефектов и прогнозирование остаточного ре-
сурса оболочек исследуемых твэлов в рамках мо-
дели завершающего этапа стадии нестационарного
распухания [5].

ПРОГНОЗИРОВАНИЕ РАЗВИТИЯ 
ПОРИСТОСТИ В АУСТЕНИТНЫХ СТАЛЯХ

При эксплуатации ТВС оболочка твэла под-
вергается радиационному воздействию, которое,
в основном, зависит от температуры облучения и
скорости радиационных повреждений (атомных
смещений, сна/с) [6].

При этом образуется большое количество то-
чечных дефектов (междоузлий и вакансий), кото-
рые мигрируют по кристаллу, попадая на различ-
ные стоки (дислокации, двойники, границы зе-
рен), а также рекомбинируют между собой. Кроме
того, происходят другие изменения микрострукту-
ры, в частности, образуются радиационные поры,
которые растут за счет несбалансированного по-
тока в них вакансий [7].

Количественно описать этот процесс, включа-
ющий образование зародышей пор, их переход в
класс пор, рост и коалесценцию, на фоне других
структурных изменений достаточно сложно. В на-
стоящее время разработана модель завершающей
стадии нестационарного распухания [5], позволя-
ющая прогнозировать изменение характеристик
пористости, в частности распухание, по результа-
там исследования микроструктуры материала на
этой стадии.

Модель используется для расчета потоков ва-
кансий и междоузлий в поры, которые выража-
ются через размер пор, характеристики подвиж-
ности точечных дефектов и их концентрации [7].
Расчеты проводили с использованием статистиче-
ской модели миграции точечных дефектов [5], с
учетом параметров облучения и особенностей мик-
роструктуры, в частности характеристик пористо-
сти. Расчет реализуется с помощью программы,
при задании такого временного шага, в течение ко-
торого характеристики микроструктуры считаются
неизменными. По окончании шага характеристи-
ки микроструктуры корректировали на рассчитан-
ную величину изменений, и процесс вычисления
повторялся. Предельная, допускаемая технологи-
ческими документами, величина распухания мате-
риала оболочки, составляет 15%, что соответствует
пористости 13% [3]. Расчетное время достижения
такого распухания у прошедшего эксплуатацию
твэла определяет остаточный ресурс, что в сумме с
уже отработанным временем составляет предель-
ный ресурс этого твэла.

ОБЪЕКТЫ 
И МЕТОДЫ ИССЛЕДОВАНИЯ

В работе была исследована микроструктура
оболочек твэлов из аустенитной стали ЧС68, из-
готовленных с использованием двух различных
технологий. Основное отличие состояло в режи-
мах термообработки оболочек на предготовом
размере перед финальной холодной деформаци-
ей. В технологии № 1, применявшейся ранее,
как стандартная, отжиг проводили в погружной
печи “VSQ”, где температура составляла около
∼1060°С. В (улучшенном) другом варианте для
термообработки (технология № 2) использовали
проходную печь “АТОН”, и температура отжига
составляла ∼1180°С, что, в частности, должно бы-
ло улучшить однородность микроструктуры по
длине оболочечной трубы и гомогенность рас-
пределения легирующих элементов в стали [4].
Опытные тепловыделяющие сборки (ОТВС), ку-
да входили твэлы с изготовленными по этим двум
технологиям оболочками, были облучены в реак-
торе БН-600. Базовый состав стали приведен в ра-
боте [8].

После эксплуатации на Белоярской АЭС ОТВС
была разобрана, и ее твэлы прошли после эксплуа-
тационный контроль, по результатам которого бы-
ли отобраны и переданы в АО “ИРМ” твэлы для
послереакторных исследований. По результатам
неразрушающих исследований и характеристи-
кам условий облучения были выбраны участки
для проведения микроструктурных и других видов
материаловедческих исследований. После вырезки
в защитной камере и освобождения от топлива об-
разцы оболочки извлекали в лабораторные поме-
щения, где их подвергали механической шлифовке
с доведением толщины образца до 130 мкм, а затем
проводили их электролитическую полировку.

С помощью просвечивающего электронного
микроскопа (ПЭМ JEM-2000 EX II) были получе-
ны изображения микроструктуры стали, которые
обрабатывали в программе “SIAMS PhotoLab”,
для получения данных о распределении пор по
размерам (для пор размером от 1 нм).

Для определения структурных характеристик
(плотность дислокаций, двойников деформации,
размер зерна) применяли комбинирование мето-
дов ПЭМ и СЭМ.

Для расчета потоков точечных дефектов на
различные стоки была использована статистиче-
ская модель миграции точечных дефектов [9], ко-
торая базируется на основных положениях стати-
стической термодинамики твердого тела [8].

Характеристики облучения исследованных об-
разцов и их распухания приведены в табл. 1. Пер-
вая буква обозначения образцов показывает, что
использовали сталь ЧС68, вторая буква обозна-
чает технологию, использованную при изготов-
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лении оболочки (у – улучшенная, с – стандарт-
ная), цифра – условный номер образца.

Как видно из табл. 1, распухание зависит от
температуры и дозы облучения и различается у
образцов с одинаковыми условиями облучения,
но с разной технологией изготовления [10].

В процессе эксплуатации, с увеличением вы-
горания характеристики облучения в ТВС изме-
няются со временем. Для изучения зависимости
распухания от характеристик облучения были ис-
пользованы средневзвешенные значения этих ха-
рактеристик, определяемые с учетом распределе-
ния температур по оболочке.

РЕЗУЛЬТАТЫ ИССЛЕДОВАНИЯ

В результате ПЭМ-исследований были полу-
чены распределения пор по размерам, представ-
ленные в виде гистограмм (рис. 1–6).

На рис. 1, 2 на гистограммах для образцов, об-
лученных при температуре 686–688 К, прослежи-
ваются два максимума распределения (“малых” и
“крупных”) пор.

Пик в области размеров меньше 5 нм, вероят-
но, соответствует гелий-вакансионным зароды-
шам пор (пузырькам) [11] с высокой концентраци-
ей. Распределение пор по размерам на участке от 5
до 35 нм, с малой концентрацией, описывает поры
диаметром больше критического значения [12].

Для расчетов потоков точечных дефектов на
различные стоки была использована статистиче-
ская модель миграции точечных дефектов [7], ко-
торая использует вероятностное описание пере-
скоков точечных дефектов с учетом различия энер-
гий дефекта в близлежащих положениях.

Основные формулы для расчетов приведены в
работах [5, 7]. Изменение пористости описывает-
ся следующим уравнением:

(1)Δ = Δv ,P ajF t

Таблица 1. Характеристики облучения и распухания образцов

Номер образца Температура Т, К
Скорость набора дозы G, 

10–6 сна/с
Повреждающая доза D, 

сна Распухание, %

Ч-у-1 686 0.97 48 0.5
Ч-у-2 762 0.95 47 3.0
Ч-у-3 790 1.61 80 3.5
Ч-с-1 688 0.99 49 0.01
Ч-с-2 762 1.56 77 10.5
Ч-с-3 785 1.62 80 8.9

Рис. 1. Гистограммы распределения пор по размерам
для оболочки твэла из стали ЧС68, изготовленного по
стандартной технологии. T = 688 К, D = 49 сна; шаг
гистограммы: для мелких пор – 1 нм; для крупных
пор – 5 нм.
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Рис. 2. Гистограммы распределения пор по размерам
для оболочки твэла из стали ЧС68, изготовленного по
усовершенствованной технологии. T = 686 К, D =
= 48 сна; шаг гистограммы: для мелких пор – 1 нм;
для крупных пор – 5 нм.
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где a – параметр решетки, j – несбалансированная
плотность потока вакансий, Fv – интегральная пло-
щадь поверхности пор,  – изменение времени.
Значения констант, используемые в уравнениях
для расчетов, приведены в табл. 2. Где η – радиус
спонтанной рекомбинации, выраженный в пара-
метрах решетки, Ev – энергия образования вакан-
сии, Emv – энергия миграции вакансии, Emi – энер-
гия миграции междоузлия, a – параметр кристал-
лической решетки, ν – частота Дебая, Rg – средний

Δt

размер зерна, ρd – плотность дислокаций, δv –
доля поступивших в матрицу вакансий от обще-
го количества, генерированных облучением, ∆δ –
разность относительного количества вакансий и
междоузлий, поступающих в кристаллическую
матрицу при облучении.

По их результатам рассчитывали потоки то-
чечных дефектов в поры, что использовали, ана-
логично [13], для описания роста пор.

Рис. 3. Гистограммы распределения пор по размерам
для оболочки твэла из стали ЧС68, изготовленного по
стандартной технологии. T = 762 К, D = 77 сна; шаг
гистограммы: для мелких пор – 1 нм; для крупных
пор – 5 нм.
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Рис. 4. Гистограммы распределения пор по размерам
для оболочки твэла из стали ЧС68, изготовленного по
усовершенствованной технологии. T = 762 К, D =
= 47 сна; шаг гистограммы: для мелких пор – 1 нм;
для крупных пор – 5 нм.
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Рис. 5. Гистограммы распределения пор по размерам
для оболочки твэла из стали ЧС68, изготовленного по
стандартной технологии. T = 785 К, D = 80 сна; шаг
гистограммы: для мелких пор – 1 нм; для крупных
пор – 5 нм.
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Рис. 6. Гистограммы распределения пор по размерам
для оболочки твэла из стали ЧС68, изготовленного по
усовершенствованной технологии. T = 790 К, D =
= 80 сна; шаг гистограммы: для мелких пор – 1 нм;
для крупных пор – 5 нм.
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Для расчета остаточного ресурса участков обо-
лочки твэла, в качестве “отправной точки” расче-
тов был принят момент окончания облучения
(извлечение твэлов из реактора). В этот момент
поры являлись доминирующим стоком, характе-
ристики которого (удельная площадь поверхно-
сти пор) существенно влияли на концентрацию

вакансий и междоузельных атомов в кристалли-
ческой матрице.

С использованием начальных параметров рас-
считывали эволюцию ансамбля пор для случая
продолжения облучения с теми же параметрами.
Она управляется двумя процессами: ростом пор
из-за поступления в них несбалансированного
потока вакансий и коалесценцией пор (слиянием
при касании растущих пор) [14]. Выражения для
расчета измененияй характеристик ансамбля пор
за выбранный промежуток времени приведены в
работе [5].

В качестве начальных параметров для расчета
были приняты характеристики пористости, полу-
ченные методами просвечивающей электронной
микроскопии (см. табл. 2).

Были рассчитаны изменения концентрации и
среднего диаметра пор. При этом расчеты были
проведены только для тех пор, диаметр которых
больше критического значения [12].

На рис. 7, 8 видно, что концентрация пор пада-
ет со временем. Это связано с коалесценцией пор,
интенсивность которой увеличивается с ростом
распухания, что характерно для переходной ста-
дии от нестационарного распухания к стационар-
ному.

Из рис. 9, 10 видно, что со временем средний
диаметр пор увеличивается (за счет роста имею-
щихся пор из-за поступающего в них несбаланси-
рованного потока вакансий и коалесценции).

Таблица 2. Набор параметров, использованных при вычислениях, для стали ЧС68

η Ev, эВ Emv, эВ Emi, эВ а, нм ν, с–1 ρd, м–2 δv ∆δ

2.5 1.8 1.09–1.1 0.27 0.36 1013 2.5 × 1014 0.136 0.01

Рис. 7. Зависимость концентрации пор от времени
для оболочек твэлов из стали ЧС68, изготовленных
по стандартной технологии. Начало отсчета времени
соответствует – 572 эф. сут.

10

20

30

40

400 800 1200

T = 785 К, D = 80 сна

T = 762 К, D = 77 сна

T = 688 К, D = 49 сна

0
Продленный ресурс, эф. сут.

К
он

це
нт

ра
ци

я 
по

р,
 1

020
 м

–
3

Рис. 8. Зависимость концентрации пор от времени
для оболочек твэлов из стали ЧС68, изготовленных
по усовершенствованной технологии. Начало отсчета
времени соответствует – 572 эф. сут.
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Рис. 9. Зависимость среднего диаметра пор от време-
ни для оболочек твэлов из стали ЧС68, изготовлен-
ных по стандартной технологии. Начало отсчета вре-
мени соответствует – 572 эф. сут.
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На рис. 11, 12 показаны временные зависимо-
сти пористости для всех образцов. Сплошные ли-
нии (пористости) пересекают прерывистую линию

(порог пористости) в значении 0.13 отн. ед., что со-
ответствует достижению максимального распуха-
ния в 15% и определяет предельный ресурс эксплу-
атации.

Расчет остаточного дозового ресурса, при кото-
ром пористость участока оболочки достигнет пре-
дельного значения в 13%, был проведен для всех
исследованных образцов. Эти результаты, вместе с
соответствующими остаточными временными ре-
сурсами, приведены в табл. 3.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

С использованием модели завершающего эта-
па стадии нестационарного распухания проана-
лизировано структурное состояние оболочек твэ-
лов из стали ЧС68, изготовленных на основе раз-
личных технологий и прошедших эксплуатацию в
реакторе БН-600.

Выявлено влияние исходной структуры оболо-
чек твэлов на стойкость к радиационному распу-
ханию. Отжиг в проходной печи “АТОН” при

Рис. 10. Зависимость среднего диаметра пор от време-
ни для оболочек твэлов из стали ЧС68, изготовлен-
ных по усовершенствованной технологии. Начало от-
счета времени соответствует – 572 эф. сут.
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Рис. 11. Зависимость пористости от времени для обо-
лочек твэлов из стали ЧС68, изготовленных по стан-
дартной технологии. Начало отсчета времени соот-
ветствует – 572 эф. сут.
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Рис. 12. Зависимость пористости от времени для обо-
лочек твэлов из стали ЧС68, изготовленных по усо-
вершенствованной технологии. Начало отсчета вре-
мени соответствует – 572 эф. сут.
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Таблица 3. Расчет остаточного ресурса и допустимого набора дозы для образцов, вырезанных из оболочек твэлов
из стали ЧС68, изготовленных по стандартной и усовершенствованной технологии

Образец Набранная доза, сна Доза достижения S = 15%, сна Остаточный ресурс, эфф. сут.

Ч-с-1 49 204 1809
Ч-с-2 77 86 67
Ч-с-3 80 89 64
Ч-у-1 48 140 1096
Ч-у-2 47 89 511
Ч-у-3 80 107 193
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температуре ∼1180°С приводит к формированию
более однородной структуры с гомогенным рас-
пределением компонентов стали. Вероятно, это
влияет на баланс вакансий и междоузлий в матри-
це, что приводит к уменьшению избыточного по-
тока вакансий в поры, увеличивая радиационную
стойкость.

Оболочка твэла из стали ЧС68, изготовленная
по стандартной технологии, имеет расчетный пре-
дельный ресурс эксплуатации 636 эф. сут, оценка
максимального значения повреждающей дозы на
твэле [15] при таком времени эксплуатации состав-
ляет 86 сна. Для оболочки твэла, изготовленной по
усовершенствованной технологии, расчетный пре-
дельный ресурс эксплуатации составляет 765 эф.
сут, что соответствует максимальному значению
повреждающей дозы на твэле в 107 сна.

Полученные результаты свидетельствуют о том,
что улучшение технологии изготовления оболочек
твэлов приводит к значительному увеличению пре-
дельного ресурса по критерию максимально допу-
стимого распухания 15%.

Скорость распухания участка оболочки зави-
сит от сочетания температуры и скорости генера-
ции атомных смещений. При температурах 760–
790 К скорость смещений в 1.6 раза выше, чем в
участках оболочки с температурами облучения
686 и 688 К, поэтому первые близки к исчерпа-
нию ресурса, а вторые еще имеют по нему запас.
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Исследованы сварные соединения труб диаметром 1420 мм с толщиной стенки 30 мм, изготовлен-
ные по двум различным технологиям: комбинирование дуговой и лазерной сварки при выполнении
корневого шва с последующей дуговой сваркой под слоем флюса при наложении облицовочных
швов и методом двусторонней дуговой сварки под слоем флюса. Показано, что при использовании
первой технологии в сварных соединениях формируется дисперсная структура на основе бейнита,
что обеспечивает вязкий характер разрушения и повышенный уровень ударной вязкости при раз-
личном положении надреза относительно центра сварного шва.
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ВВЕДЕНИЕ
В настоящее время магистральные трубопро-

воды для транспортировки нефти и газа выполня-
ются из низкоуглеродистых низколегированных
сталей. Передовые технологии производства ли-
стового проката, включающие контролируемую
прокатку и ускоренное охлаждение (Thermo-Me-
chanical Controlled Processing), позволяют полу-
чать трубные стали различного уровня прочно-
сти; среди которых наиболее востребованы труб-
ной промышленностью стали класса прочности
К60. Практика их производства показывает, что
применение современного оборудования надеж-
но гарантирует комплекс стандартных показате-
лей, регламентированных требованиями к хими-
ческому составу, свариваемости и механическим
свойствам трубных сталей [1–3].

При больших объемах транспортируемых энер-
горесурсов увеличение пропускной способности
трубопровода достигается за счет повышения дав-
ления транспортируемого реагента и увеличения
диаметра трубы. Технологический цикл изготовле-
ния труб большого диаметра включает операцию
сварки. Широко применяемый для таких изделий
способ дуговой сварки плавящимися электрода-
ми под слоем флюса (ДСФ) предполагает выпол-

нение многопроходных швов и сопровождается
большим тепловложением в сварочную ванну,
при этом вблизи сварного шва формируется про-
тяженная зона термического влияния (ЗТВ) с не-
однородной микроструктурой и повышенным
уровнем микроискажений [1, 4, 5].

Перспективный метод гибридной лазерно-ду-
говой сварки (ГЛДС) позволяет сваривать листо-
вой прокат больших толщин с малым тепловложе-
нием [6, 7]. В процессе ГЛДС одновременно ис-
пользуется два источника энергии: лазерный луч и
электрическая дуга, лазерный луч испаряет металл,
возникший из металлической плазмы, факел ста-
билизирует дуговой разряд, в итоге образуется свар-
ной шов с глубоким проплавлением металла [8–10].
Применение технологии ГЛДС для производства
труб большого диаметра целесообразно с эконо-
мических позиций, так как ГЛДС отличается от
традиционной сварки ДСФ повышенной произ-
водительностью [7, 9].

Металловедческий аспект применения ГЛДС
связан с риском появления закалочных структур и
локального охрупчивания металла в зоне термиче-
ского влияния сварного шва из-за высоких скоро-
стей охлаждения, реализуемых при этом способе
сварки [8, 11, 12]. Использование ГЛДС в сочета-
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нии с последующим выполнением облицовочных
швов методом ДСФ способствует получению
преимущественно бейнитной структуры в метал-
ле околошовной зоны и обеспечивает более высо-
кое сопротивление хрупкому разрушению [13].
Сварка облицовочных швов после сварки корне-
вого шва выполняется на минимальных погон-
ных энергиях, что позволяет минимизировать
ЗТВ в отличие от классической многодуговой
двусторонней сварки под слоем флюса. Однако
для промышленного внедрения комбинирован-
ной (ГЛДС + ДСФ) технологии необходимо обес-
печить стабильность и воспроизводство значений
ударной вязкости, как наиболее важной характе-
ристики для конструктивной прочности сварного
соединения и изделия в целом. Настоящая работа
призвана способствовать решению этой проблемы,
для этого необходимо изучить траекторию движе-
ния трещины при ударном нагружении сварного
соединения, изготовленного с применением мето-
да ГЛДС, выявить механизмы разрушения металла
в отдельных его зонах.

МАТЕРИАЛ
И МЕТОДИКИ ИССЛЕДОВАНИЙ

Материалом для исследования служили свар-
ные соединения труб диаметром 1420 мм с толщи-
ной стенки 30 мм. Сварку осуществляли в завод-
ских условиях по двум различным технологиям.
Для первой группы сварных соединений применя-
ли комбинированную технологию: корневой шов
выполняли ГЛДС в среде защитных газов с приме-
нением плавящегося электрода, внутренний и на-
ружный швы выполняли автоматической ДСФ.
Вторую группу сварных соединений изготавливали
по стандартной технологии методом двусторонней
автоматической ДСФ.

Сварные соединения, изготовленные с приме-
нением различных технологий сварки, были вы-
полнены из отдельных листов низкоуглеродистой
низколегированной стали одной плавки, подверг-
нутых контролируемой термо-механической обра-
ботке. Химический состав стали в листах (табл. 1)

практически одинаков и соответствует требовани-
ям ГОСТ ISO 3183–2015 [14].

Идентичность химического состава стали
обеспечивает одинаковые показатели сваривае-
мости Сэ = 0.42 и Рcm = 0.20 и близкие значения
механических характеристик (табл. 2), удовле-
творяющие условиям нормативной документа-
ции СТО Газпром 2-4.1-713-2013 [15].

Ударную вязкость сварных соединений опре-
деляли на образцах Шарпи с V-образным надре-
зом типа IX. Отдельные образцы различались
ориентацией механического надреза относитель-
но центра сварного соединения: он располагался
по центру сварного шва, вдоль линии сплавле-
ния. Испытания проводили на маятниковом ко-
пре серии PSW и RKP-450.Т при температуре –
40°С. Охлаждение образцов осуществляли в тер-
мостатирующем лабораторном устройстве LOIP
FT-311-80. Условия испытаний соответствовали
ГОСТ 6996-66 [16].

Макроструктуру сварных соединений изучали
на шлифах после травления в 4%-ном растворе
азотной кислоты в этиловом спирте с использова-
нием оптического микроскопа NEOРHOT-30.
Микроструктуру и изломы образцов сварных со-
единений после испытаний изучали с примене-
нием сканирующего электронного микроскопа
“ThermoFisher Scientific”. Сведения, полученные
в ходе фрактографического исследования, сопо-
ставляли с данными металлографии, полученны-
ми с торцевой поверхности фрагмента ударного
образца после ударного нагружения.

Твердость измеряли по методу Виккерса при
нагрузке 10 кгс.

РЕЗУЛЬТАТЫ ИССЛЕДОВАНИЙ
И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ

Структура металла сварных соединений. Макро-
структура сварных соединений представлена на
рис. 1. После травления поверхность шлифа вклю-
чает отдельные области, различающиеся по харак-
теру контраста. Основной металл имеет слабовы-
раженную полосчатую структуру, характерную для

Таблица 1. Химический состав стали, мас. %

№ п/п С Mn Si Cr Ni Cu V Mo Ti Nb

1 0.096 1.68 0.26 0.033 0.065 0.043 0.003 0.148 0.015 0.053
2 0.092 1.68 0.26 0.034 0.065 0.043 0.003 0.147 0.014 0.052

Таблица 2. Механические свойства сталей после контролируемой термомеханической обработки

№ п/п σв, МПа σ0.2, МПа δ, % δравн, % ψ, % σ0.2/σв KCU –60, Дж/см2 KCV –20, Дж/см2 HV10

1 610 530 23 11.4 35 0.87 333 339 211
2 620 540 24 10.5 35 0.87 378 338 211
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трубных сталей после контролируемой термомеха-
нической обработки. Основу структуры составляет
феррито-бейнитная смесь с небольшим количе-
ством вырожденного перлита, средний размер
ферритного зерна равен 2–4 мкм. Твердость такой
структуры составляет 211 HV. Сварное соедине-
ние, изготовленное по комбинированной техно-
логии, содержит корневой шов ГЛДС и облицо-
вочные швы ДСФ, каждый шов окаймляет зона
его термического влияния, за которой располага-
ется основной металл (рис. 1а).

При осуществлении ГЛДС тепловложение ре-
ализуется на малой площади; ширина шва ГЛДС
изменяется от 1.8 мм вблизи внутреннего облицо-
вочного шва до 2.0 мм у наружного шва ДСФ
(рис. 1а, область 1). В процессе кристаллизации
расплавленного металла сформировалась зона
столбчатых зерен шириной 40–60 мкм, ориен-
тированных от линии сплавления к центру шва.
Границы зерен окаймлены ферритной сеткой, в
теле зерен образовались чрезвычайно дисперс-
ные кристаллы бейнитной α-фазы, рис. 2а. Пе-
реплавленный металл шва ограничен линией
сплавления, за которой располагается зона тер-
мического влияния шва ГЛДС с градиентной
структурой протяженностью от 0.5 до 1.0 мм.
Вдоль линии сплавления при температурах, близ-
ких к температуре плавления, образовался уча-
сток перегрева с крупнозернистой структурой,
рис. 2б. Размер бывшего аустенитного зерна на
участке перегрева сопоставим с шириной столб-
чатых зерен в металле шва и достигает 40–60 мкм,
внутри зерен преобладает структура бейнита рееч-
ной морфологии. Средняя твердость металла шва и
зоны термического влияния составляет 257 HV и
274 HV соответственно. Такой уровень твердости
сформировался в результате фазовой перекристал-
лизации при охлаждении после сварочного нагрева
ГЛДС, а также под влиянием процессов отпуска
при наложении облицовочных швов ДСФ.

В силу специфики термических циклов ДСФ
[5] облицовочные швы значительно превосходят
по площади шов ГЛДС (рис. 1а, области 2, 3).
Ширина наружного облицовочного шва увеличи-
вается от 4–5 мм у вершины до 30 мм у поверхно-
сти. Средняя твердость металла шва ДСФ состав-
ляет 232 HV, что на 10% ниже, чем твердость метал-
ла шва ГЛДС. Структура металла шва представлена
на рис. 2в. Столбчатое строение металла швов ДСФ
и ГЛДС подобны, однако, масштаб структуры от-
личается. Ширина столбчатых кристаллов в шве
ДСФ достигает 80–100 мкм, что в 2 раза больше,
чем в шве ГЛДС. Кристаллы бейнитной α-фазы в
теле зерна заметно крупнее. Зона термического
влияния повторяет форму шва ДСФ, из-за боль-
шого тепловложения и малых скоростей охлажде-
ния после сварочного нагрева ее ширина на от-
дельных участках изменяется от 2 до 8 мм. Сред-
ний размер бывшего аустенитного зерна на
участке перегрева составляет 100–120 мкм, мор-
фология продуктов распада аустенита отличается
большим разнообразием и в равной пропорции
включает кристаллы реечного и глобулярного
бейнита (рис. 2г). Твердость металла в ЗТВ шва
ДСФ находится в интервале 231–247 HV.

В сварном соединении, выполненном по стан-
дартной технологии, переплавленный металл при-
сутствует во внутреннем и наружном швах ДСФ
(рис. 1б). Состояния металла в швах ДСФ и зоне
их термического влияния качественно подобны,
при этом размер “бывшего” аустенитного зерна
вблизи линии сплавления наружного облицовоч-
ного шва достигает 150–200 мкм, а твердость со-
ставляет 224 HV.

Ударная вязкость и фрактография. Результаты
ударных испытаний образцов сварных соедине-
ний, изготовленных с применением комбини-
рованной и классической технологий сварки
(табл. 3), указывают на то, что все они отвечают
установленным требованиям KCV–40 ≥ 50 Дж/см2

Рис. 1. Макроструктура сварных соединений, выполненных с применением комбинированной технологии (а) и стан-
дартной технологии (б): 1 – шов ГЛДС; 2 – внутренний облицовочный шов ДСФ; 3 – наружный облицовочный шов
ДСФ.

1
3

2

3

2

(а) (б)
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[15]. В связи с тем, что структура сварных соеди-
нений крайне неоднородна, при всех способах
сварки значения ударной вязкости в существен-
ной степени зависят от взаимного расположения
сварного шва и надреза в образце. Однако в це-
лом, данные таблицы свидетельствуют о том, что
металл в шве ГЛДС и вблизи него демонстрирует
значительно более высокий уровень этой харак-
теристики относительно металла шва ДСФ. Та-
кое различие в величине ударной вязкости обу-
словлено особенностями развития разрушения в
отдельных областях сварных соединений.

Образцы, содержащие шов ГЛДС, отличаются
самыми высокими значениями ударной вязкости
KCV–40 = 315–311 Дж/см2. Процесс их разрушения
энергоемок по всей траектории движения маги-
стральной трещины.

В образце с надрезом по металлу шва ГЛДС
поверхность разрушения, возникшая под надре-
зом при зарождении магистральной трещины, со-
ставляет не менее 20% от площади излома, она
выходит за пределы металла шва, пересекает ли-
нию сплавления и зону термического влияния
шва (рис. 3а).

На фрактограммах, снятых в этой области из-
лома, обнаруживаются крупные ямки, возник-
шие по механизму вязкого разрушения путем об-
разования и слияния микропор (рис. 4а). Цен-
тральная область излома, образованная на этапе
распространения магистральной трещины, про-
ходит по основному металлу сварного соедине-
ния (рис. 3а). Рельеф поверхности разрушения
включает несколько “трещин расслоения” с пря-
молинейными гребнями отрыва (рис. 4б). По-
верхности, ориентированные вдоль направления

Рис. 2. СЭМ-изображение структуры локальных зон сварного соединения, изготовленного по комбинированной тех-
нологии: а – корневой шов ГЛДС, б – зона термического влияния шва ГЛДС на участке перегрева; в – наружный об-
лицовочный шов ДСФ; г – зона термического влияния наружного облицовочного шва ДСФ на участке перегрева.

10 мкм(а) 10 мкм(б)

10 мкм(в) 10 мкм(г)

Таблица 3. Ударная вязкость образцов сварных соединений

Технология сварки Ориентация надреза KCV –40, Дж/см2

Комбинированная технология с применением 
ГЛДС и ДСФ

По шву ГЛДС 315

По линии сплавления шва ГЛДС 311

Стандартная технология ДСФ
По центру наружного шва ДСФ 144

По линии сплавления наружного шва ДСФ 56
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Рис. 3. Макроструктура фрагментов образцов сварных соединений после ударных испытаний: а, б – комбинирован-
ная технология сварки с надрезом по металлу шва ГЛДС (а), по линии сплавления шва ГЛДС (б),); в, г – стандартная
технология сварки с надрезом по металлу шва ДСФ (в), по линии сплавления шва ДСФ (г). Цифрами обозначены: 1 –
надрез; 2 – металл шва; 3 – зона термического влияния сварного шва.

1
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3

1

3 2

1

2

3

1

3

(а) (б) (в) (г)

Рис. 4. Фрактограммы образца сварного соединения с надрезом по шву ГЛДС: а – область зарождения трещины; б, в,
г – область развития трещины.

20 мкм(а) 50 мкм(б) 20 мкм(г)20 мкм(в)

удара, содержат ямки, сгруппированные в строч-
ки, параллельные гребням отрыва (рис. 4в). Они
чередуются с участками квазихрупкого разруше-
ния, вытянутыми перпендикулярно направлению
удара (рис. 4г). Процесс разрушения чрезвычайно
энергоемок за счет образования протяженной зоны
вязкого зарождения трещины и поглощения энер-
гии на боковых гранях трещин расслоения [17].

В образце с надрезом по линии сплавления шва
ГЛДС область зарождения магистральной трещи-
ны по ширине не превышает 0.5 мм, ее поверхность
образована плоскими мелкими чашечками с ред-
кими фасетками квазискола (рис. 5а). На этапе раз-
вития трещина неоднократно меняет вектор своего
движения: в начальный момент разрушения сме-
щается в зону термического влияния, проходит
по металлу шва вблизи линии сплавления, вновь
переходит в зону термического влияния и далее –
в основной металл (рис. 3б). Область развития
трещины представлена бугристой поверхностью
ямочного разрушения с обилием вторичных тре-

щин (рис. 5б). Высокая величина ударной вязко-
сти данного образца обусловлена сочетанием
двух факторов. Наряду с вязким механизмом раз-
рушением стали по телу зерна на энергоемкость
разрушения оказывает влияние “эффект составно-
го образца”, когда отдельные зоны сварного соеди-
нения разделяют поперечное сечение образца на
“слои” переменной толщины с различной структу-
рой, изменяют напряженное состояние в вершине
движущейся трещины и инициируют появление
вторичных трещин [18, 19].

Самые низкие значения ударной вязкости
KCV–40 = 144–56 Дж/см2 демонстрируют образцы
сварных соединений, выполненных по традици-
онной технологии. В образце с надрезом по цен-
тру шва ДСФ трещина движется прямолинейно
(рис. 3в). Область зарождения трещины ограни-
чена шириной 0.5 мм, имеет ямочный рельеф
(рис. 6а). Центральная часть излома представляет
собой развитую поверхность с многочисленными
вторичными трещинами. Развитие магистраль-
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Рис. 5. Фрактограммыв образца сварного соединения с надрезом по линии сплавления шва ГЛДС: а – область зарож-
дения трещины; б – область развития трещины.

20 мкм(а) 20 мкм(б)

Рис. 6. Фрактограммы изломов образцов сварных соединений с надрезом по металлу шва (а, б) и линии сплавления
шва ДСФ (в, г): а, в – область зарождения трещины; б, г – область развития трещины.

20 мкм(а) 20 мкм(б)

50 мкм(в) 50 мкм(г)
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ной трещины происходит по механизму квазис-
кола, разрушение протекает как по телу зерна, так
и по границам зерен (рис. 6б). Группы фасеток
объединены преимущественной плоскостью за-
легания, близкой к кристаллографической плос-
кости скола в ОЦК-металлах типа (100). Размер
фасеток ≈100 мкм сопоставим с шириной столб-
чатых зерен, сформированных в процессе кри-
сталлизации сварного шва, а овальная форма та-
ких областей воспроизводит поперечное сечение
литых зерен. Вторичные трещины зарождаются
на границах зерен и перемещаются до пересече-
ния с другой группой плоскостей типа (100) с не-
благоприятной ориентировкой, так образуются
конгломераты фасеток в смежных зернах.

На разрушение образца с надрезом, нанесен-
ном по линии сплавления шва ДСФ, затрачивает-
ся минимальное количество работы. Вектор дви-
жения трещины соответствует направлению уда-
ра (рис. 3г). Область зарождения магистральной
трещины практически отсутствует. Вся поверх-
ность разрушения, включая область в непосред-
ственной близости от надреза, образована по ме-
ханизму хрупкого интеркристаллитного разруше-
ния (рис. 6в, 6г).

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Проведен сравнительный анализ структуры,
ударной вязкости и характера разрушения свар-
ных соединений труб диаметром 1420 мм с тол-
щиной стенки 30 мм, изготовленных по комби-
нированной технологии при сочетании ГЛДС и
ДСФ, а также по классической технологии мето-
дом двусторонней ДСФ.

Выявлено, что при применении ГЛДС и ДСФ
фазовый состав переплавленного металла и зо-
ны термического влияния в сварном соедине-
нии идентичен, а масштаб структуры существенно
различается. Столбчатые зерна металла шва ГЛДС
заполнены кристаллами бейнитной α-фазы и
окантованы сеткой феррита, в зоне термическо-
го влияния сформировалась полностью бейнит-
ная структура. Ширина столбчатых кристаллов,
как и размер “бывшего” аустенитного зерна на
участке перегрева составляет 40–60 и 150–
200 мкм в швах ГЛДС и ДСФ соответственно.

Установлено, что образцы сварных соединений,
содержащих шов ГЛДС, демонстрируют повышен-
ный уровень ударной вязкости, в значениях ко-
торой заметную долю составляет удельная рабо-
та зарождения трещины. Дисперсность структу-
ры, свойственная металлу шва ГЛДС и зоне его
термического влияния, способствует реализации
вязкого механизма разрушения по всей траекто-
рии движения магистральной трещины. Малая
энергоемкость разрушения, присущая образцам

сварных соединений, выполненных по стандарт-
ной технологии ДСФ, определяется ограничен-
ностью этапа зарождения трещины и квазихруп-
ким характером излома, рельеф которого воспро-
изводит грубозернистую структуру металла шва
ДСФ и зоны его термического влияния.

Работа выполнена в рамках государственного
задания МИНОБРНАУКИ России (тема “Струк-
тура”, № АААА-А18-118020190116-6).
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