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Предложен новый подход к описанию магнитных свойств сплавов FeRh. Он основан на двух пред-
положениях о свойствах 3d- и 4d-электронов в этих сплавах. Первое – это предположение о погру-
жении 4d-полосы под уровень Ферми на глубину, обеспечивающую ее полное заполнение при тем-
пературе T = 0 K. Второе – это предположение о существовании двух различных пространственных
распределений 3d- и 4d-электронов, совместимых с одной атомной структурой. Первое предполо-
жение позволяет объяснить отсутствие нескомпенсированных спинов 4d-электронов в низкотем-
пературной антиферромагнитной (АФМ) фазе FeRh. Второе предположение предложено для объ-
яснения сильных изменений в спиновой структуре сплава FeRh при АФМ–ФМ-переходе, которое
происходит при его почти неизменной атомной структуре. Были предприняты попытки предска-
зать новые свойства сплава FeRh, которые являются следствием этих предположений. Второе наше
предположение оказалось удачным и позволило предсказать существование локальных магнитных
моментов 3d-электронов в АФМ-фазе, превышающих по величине магнитные моменты ионов Fe.
Измерения магнитной восприимчивости сплава FeRh в АФМ-фазе подтвердили это предсказание.

Ключевые слова: фазовый переход АФМ–ФМ, модель электронной структуры, делокализованные
электроны, FeRh сплав, магнитная восприимчивость
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1. ВВЕДЕНИЕ. ОСНОВНЫЕ АНОМАЛИИ 
МАГНИТНЫХ СВОЙСТВ СПЛАВОВ FeRh

Интерес к исследованию сплава FeRh не осла-
бевает в течение нескольких десятилетий благо-
даря наличию в нем фазового перехода 1-го рода
между антиферромагнитным (АФМ) и ферромаг-
нитным (ФМ) упорядочением при критической
температуре Ttr ~ 320–370 K [1–5]. Фазовый пере-
ход АФМ–ФМ в FeRh сопровождается не только
скачкообразным изменением намагниченности

 но также увеличением размера элементар-
ной ячейки ) [6], значительными изме-
нениями электросопротивления [1, 5]. В окрестно-
сти АФМ–ФМ перехода наблюдаются аномально
большие значения магнитострикции [7, 8], магни-
тосопротивления [9, 10], эластокалорического [11]
и магнитокалорического эффектов [12, 13]. Иссле-
дования показали, что температурные интервалы
существования АФМ и ФМ состояний и критиче-
ская температура (Ttr) в сплавах на основе FeRh

могут быть изменены в широких пределах путем
приложения внешнего давления [6, 14], а также
малыми замещениями железа или родия атомами
других d-металлов [10, 15–17]. В связи с перспек-
тивами практического использования сплавов на
основе FeRh не только в целях магнитного охла-
ждения, но и в устройствах магнитной записи, в
последние годы проводятся интенсивные исследо-
вания динамики природы АФМ–ФМ-перехода
различными методами. Основные результаты ис-
следований по изучению магнитных и магнитотеп-
ловых свойств сплавов FeRh представлены в не-
давно опубликованном обзоре [5].

Наш интерес к сплавам FeRh связан с особенно-
стью механизма метамагнитного перехода АФМ–
ФМ. В начале 1960-х гг. возникла дискуссия о вли-
янии параметра решетки  на фазовый переход
АФМ–ФМ в сплавах FeRh после предположения
Киттеля о том, что увеличение параметра решет-
ки при фазовом переходе связано с инверсией об-
менной энергии при определенном значении
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этого параметра. Авторы [18] и [19] считают, что
наблюдаемого увеличения параметра решетки

 [6] вполне достаточно для таких из-
менений. Однако имеются публикации, в которых
такой обменно-стрикционный механизм перехода
АФМ–ФМ в FeRh подвергается сомнению. На-
пример, авторы [20, 21] сообщили результаты изу-
чения этих сплавов методами фемтосекундной оп-
тики. Оказалось, что изменения в их спиновой
структуре при АФМ–ФМ-переходе опережают из-
менения в атомной структуре. Если бы атомно-
структурный переход был причиной метамагнит-
ного перехода, то следовало ожидать обратной по-
следовательности указанных изменений. Это озна-
чает, что в теории перехода АФМ–ФМ в сплавах
FeRh остается много проблем и любой новый под-
ход к их разрешению может оказаться полезным.

Такой подход, отличный от общепринятых,
предложен в нашей работе. Он основан на каче-
ственных предположениях о свойствах 3d- и 4d-
электронов в сплавах FeRh, способных объяснить
для начала две аномалии в их магнетизме. Одна –
это отсутствие магнитных моментов 4d-электронов
в низкотемпературной АФМ-фазе и их появление в
высокотемпературной ФМ-фазе. Вторая – это ра-
дикальная перестройка спиновой структуры 3d- и
4d-электронов, которая является причиной из-
менения параметра решетки  при
АФМ–ФМ-переходе. Обычно для обоснования
сделанных предположений привлекаются перво-
принципные расчеты. Поскольку известные нам
данные таких расчетов [22–25] оказались для это-
го недостаточными, мы использовали другой
подход. Он состоит в том, чтобы предсказать но-
вые свойства сплавов FeRh, которые могут быть
следствием вышеупомянутых предположений, и
проверить справедливость полученных предсказа-
ний экспериментально. Экспериментальное под-
тверждение предсказаний теории всегда считали
основным показателем ее качества.

В разд. 2 анализируется предположение о по-
гружении 4d-полосы электронов Rh под уровень
Ферми на глубину, обеспечивающую ее полное
заполнение при температуре T = 0 K. Это предпо-
ложение обеспечивает компенсацию спинов 4d-
электронов в низкотемпературной АФМ-фазе
сплава FeRh и появление нескомпенсированных
4d-спинов в его высокотемпературной ФМ-фазе.
Значительную часть разд. 2 составляет обсужде-
ние магнитных свойств сплава FeRh, связанных с
этим предположением. Результаты эксперимен-
тальной проверки предсказываемых свойств при-
ведены в разд. 4. В разд. 3 анализируется предполо-
жение о существовании двух пространственных
распределений 3d- и 4d-электронов, совместимых
с одной атомной структурой сплава FeRh. Эти рас-
пределения в тексте статьи для краткости названы
однородным и неоднородным. Неоднородное рас-

≈Δ 0.01a a

≈Δ 0.01a a

пределение соответствует низкотемпературной
АФМ-фазе сплава FeRh, а однородное – его ФМ-
фазе. Совместимость этих двух электронных рас-
пределений с одной атомной структурой позволяет
объяснить слабое изменение параметра кристалла

 при АФМ–ФМ-переходе. Анализ дру-
гих свойств неоднородного и однородного рас-
пределений электронов позволил предсказать
существование локальных магнитных моментов
3d-электронов  Их косвенное взаимодей-
ствие через парамагнитные спины может обес-
печить АФМ-упорядочение в низкотемператур-
ной фазе FeRh. Экспериментальные результаты,
подтверждающие существование моментов 
приведены в разд. 4. Полученные результаты об-
суждаются в заключительном разд. 5.

2. МОДЕЛЬ ЭНЕРГЕТИЧЕСКОГО СПЕКТРА 
ДЕЛОКАЛИЗОВАННЫХ 3d-ЭЛЕКТРОНОВ Fe 

И 4d-ЭЛЕКТРОНОВ Rh

Считается, что магнитные свойства кристалли-
ческих веществ определяются спиновыми момен-
тами электронов [26, 27]. Их обменное упорядоче-
ние, как правило, удается описать в простой модели
локализованных электронов, в которой пренебре-
гают междоузельными переходами. Спектр таких
электронов должен состоять из дискретных уров-
ней, как в изолированных атомах. Эквивалент-
ность узлов кристаллической решетки делает этот
спектр вырожденным по координатам узлов rj,
которые являются квантовыми числами таких ло-
кализованных состояний. Упорядочение спинов
определяется их обменным взаимодействием
Vex. Отрицательные значения обменной энер-
гии обеспечивают ФМ-упорядочение. Упоря-
дочение АФМ-типа реализуется, если преобла-
дают слагаемые с положительными обменными
параметрами. Это означает, что АФМ–ФМ-фа-
зовый переход в модели локализованных элек-
тронов требует изменений в атомной структуре
вещества.

Мы предлагаем использовать для описания
АФМ–ФМ-перехода в FeRh альтернативный
подход, основанный на модели делокализован-
ных электронов. Эта модель учитывает переходы
электронов между узлами кристаллической ре-
шетки с разными  что превращает квазиатом-
ные уровни в полосы Блоха с непрерывным спек-
тром  [28] (q – волновой вектор в зоне Брил-
люэна).

На рис. 1а представлены предполагаемые плот-
ности состояний 3d- и и 4s-электронов Fe для про-

екций спинов  Зона 3d-электронов Fe рас-

щеплена на две подзоны для электронов с различ-

≈Δ 0.01a a

μloc.

μloc,

,jr

( )ε q

σ = ± 1.
2
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ным направлением спинов. Зона 4s-электронов Fe
одинакова для направлений спинов вверх и вниз.

На рис. 1б представлены плотности состояний
4d- и 5s-электронов Rh для проекций спинов

 Картина для 4d-зоны предполагается ка-

чественно другой и соответствует “погружению”
4d-полосы шириной  на глубину  под уровень
Ферми  Этот спектр реализуется при слабом об-
менном расщеплении  по спиновому кванто-

вому числу  удовлетворяющему условию:

(1)

Противоположное условие  соответ-
ствует обменному расщеплению, при котором хо-

тя бы часть 4d-полосы со спином  оказыва-

ется выше  как показано на рис. 1а.
Тепловое размытие уровня Ферми обеспечивает

появление электронов с энергией  и сво-
бодных состояний (дырок) с энергией 
Концентрация таких дырок в 4d-полосе ( ) дости-
гает заметных значений при температурах:

(2)

где  – константа Больцмана.
Поскольку дыркам соответствуют состояния с

нескомпенсированным спином, то их появление
должно влиять на магнитные свойства 4d-электро-
нов. Это влияние зависит от расстояния  между
ними:

(3)

При низких температурах, соответствующих
условию:

(4)

обменное взаимодействие  с радиусом дей-
ствия  не может влиять на магнитные свойства
4d-электронов. Это означает, что состояние 4d-
электронов при условии (4) соответствует пара-
магнетизму Паули с температурно-независимой
магнитной восприимчивостью  [28]. Условие

 является следствием компенсации тем-
пературного роста  падением  по за-
кону Кюри:

(5)

σ = ± 1.
2

Δ δ
εF.

Δ exE

σ = ± 1,
2

Δ = <δex .E

Δ > δexE

σ = − 1
2

εF,

( )ε > εFq
( )ε < εF.q

hc

δ>
B

,T
k

Bk

ρh

( )
( )− 

ρ  
 

1
13
3h B

h

1~ ~ .k T
c T

ρ > ρh ex,

ex( )V
ρex

χp

χ =p const
( )h B~c T k T χp

χ h
p

B

~ ~ const.c
k T

Уменьшение  с ростом температуры на-
кладывает ограничения на условие применимо-
сти неравенства (4). Противоположное нера-
венство:

(6)
обеспечивает включение обменного взаимодей-
ствия ФМ типа между нескомпенсированными
дырками в 4d-полосе. Однако их ФМ упорядоче-
ние может не реализоваться из-за условий (1) и (2):

(7)

( )ρh T

ρ < ρh ex,

Δ < δ <ex B .E k T

Рис. 1. Предполагаемые плотности состояний s- и
d-электронов чистых Fe и Rh: (а) – плотности состо-
яний 3d- и 4s- электронов Fe, 3d-зоны железа рас-
щеплены обменным взаимодействием  (б) –
плотности состояний 4d- и 5s-электронов Rh, 4d-зо-
ны родия шириной  незначительно расщеплены об-
менным взаимодействием и погружены под уровень
Ферми на глубину 
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Неравенство (7) означает, что обменное упоря-
дочение спинов дырок в 4d-полосе слабее теплово-
го разупорядочения, поэтому 4d-спины остаются
парамагнитными при любых температурах. Однако
температурная зависимость  (5) для Rh может
измениться, поскольку закон Кюри в условиях об-
менного взаимодействия ФМ-типа сменяется зако-
ном Кюри–Вейсса [26]:

(8)

где  – температура Кюри 4d-спинов, за-
висящая от концентрации дырок  в 4d-полосе.

Обоснование применимости закона Кюри–
Вейсса для коллективизированной электронной
модели, как и вычисление в явном виде зависи-
мости  не является целью данной рабо-
ты и принимается чисто феноменологически.
Неравенство (7) обеспечивает также условие па-
рамагнетизма 4d-спинов  Экспери-
ментальные данные по температурной зависимо-
сти  чистого Rh приведены в [29]. Возможно-
сти формирования ФМ упорядочения 4d-спинов
Rh в сплавах FeRh обсуждаются в следующем раз-
деле.

3. УСЛОВИЯ АФМ УПОРЯДОЧЕНИЯ
3d-СПИНОВ Fe В СПЛАВАХ FeRh

Приведенные на рис. 1 схемы плотности со-
стояний d- и s-электронов позволяют качествен-
но описать различия в магнитных свойствах чи-
стых Fe и Rh. При этом важно учесть обменное
взаимодействие между их спинами и тепловое воз-
буждение дырок с нескомпенсированным спином
в 4d-полосе.

Существование фазового перехода АФМ–ФМ
при  в сплавах FeRh требует до-
полнительных усложнений в математическом
описании магнитных свойств спинов 3d- и 4d-
электронов. В самом простом варианте такого
описания мы учли обменное взаимодействие
между 3d- и 4d-спинами в термодинамическом
потенциале  зависящем от намагниченностей

 3d-спинов железа и  4d-спинов родия:

(9)

Формула (9) учитывает в разложении  квад-
ратичные по степени  и  слагаемые в
АФМ фазе сплава FeRh. Первое слагаемое в (9)
описывает зависимость  от АФМ вектора LFe =
= M1 – M2, где  и  – намагниченности спи-
новых подрешеток [26, 27]. Нам потребуется за-
висимость  только от вектора 
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поэтому явный вид Φ(LFe) для нас не имеет значе-
ния. Второе слагаемое в (9) ответственно за рост
обменной энергии 3d-спинов железа при искаже-
ниях АФМ-порядка. Ее минимум при  со-
ответствует значению  Третье слагаемое
в (9) – обменная энергия 4d-спинов родия. Она
определяется дырками с нескомпенсированными
спинами в 4d-полосе, связанными с тепловым
возбуждением 4d-электронов, поэтому параметр

 зависит от T. Условие  означает, что
минимум этой энергии соответствует парамагнит-
ному состоянию 4d-спинов при всех T. Эквивален-
том неравенству  является условие:

(10)

где  – температура Кюри в формуле (8).
Последнее слагаемое в (9) – энергия обменно-

го взаимодействия 3d- и 4d-спинов, которая мо-
жет обеспечить неустойчивость АФМ состояния
спинов, при условии  и 

В формуле (9) отсутствует часть  описываю-
щая взаимодействие магнитных моментов  и

 с магнитным полем  Магнитные свойства
FeRh в АФМ-фазе в поле  обсуждаются в разде-
ле 4. Однако одно из этих свойств не зависит от 
Это потеря устойчивости АФМ-фазы при темпе-
ратуре  Использование этого условия для
оценки параметров   и  – предмет обсуж-
дения текущего раздела статьи.

Условие потери устойчивости АФМ фазы уда-
ется записать в явном виде, используя условие
минимума  (9) по  позволяющее связать
переменные  и :

(11)

Соотношение (11) позволяет записать  (9) в
виде функции одной переменной 

(12)

где

(13)

При  минимуму в (12) соответствует
АФМ состояние с равновесными значениями

 и  АФМ состояние теряет устой-
чивость при температуре  которая являет-
ся корнем уравнения:

(14)

Формула (13) позволяет оценить параметры 
 и  по имеющимся для сплавов FeRh экспери-
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ментальным данным и модельным предположени-
ям об их электронной структуре. Мы использовали
два таких предположения. Одно из них соответ-
ствует пространственному распределению плотно-
сти 3d- и 4d-электронов, сохраняющему трансля-
ционную симметрию атомной структуры сплава
FeRh. Мы будем называть его для краткости одно-
родным распределением. Вторую из обсуждаемых
электронную структуру мы будем называть неод-
нородной. Возможность существования неодно-
родных структур в распределении 3d-электронов
Fe и 4d-электронов Rh обсуждали ранее авторы
[30–32].

3.1. Оценка параметров J33, J44 и J34 
для однородного распределения 

3d- и 4d-электронов

Параметр J33 определяет обменную энергию 3d-
спинов в АФМ фазе, которую при 
[5] можно оценить как

(15)

где  – магнитный момент атомов железа
[2, 5].

Если предположить, что  сплава в
формуле (9) максимальна при  то для этой
температуры получается оценка

(16)
При этом для обменной энергии 4d-спинов

имеем оценку

(17)

где  – магнитный момент атомов родия
[2, 5].

Оценку обменной энергии  можно получить
из условия потери устойчивости АФМ-фазы (14).
Но это будет бесполезная информация, посколь-
ку для АФМ–ФМ-перехода важна не сама потеря
устойчивости АФМ-состояния, а переход в новое
устойчивое состояние, которое должно соответ-
ствовать ФМ-фазе. Потенциал  (9) не может по-
мочь при анализе такого перехода, поскольку он
описывает лишь слабые отклонения от АФМ-со-
стояния.

Грубую оценку энергии  можно получить,
сложив величины  (15),  (17),  и приравняв
эту сумму тепловой энергии при температуре Кю-
ри сплава  [5]:

(18)
Отрицательный знак перед первым слагаемым

в (18) соответствует АФМ-взаимодействию 
Из (18) следует, что  может обеспечить ФМ по-
рядок сплава FeRh, если преодолеет АФМ-упо-

< ≈tr 370 KT T

= μ ≈ >2
33 33 Fe B tr B400 ,V J k T T k T

μ = μFe B3

( )( )C hT c T

≈ tr,T T
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( )= μ ≈ ≈2
44 44 Rh C h tr B Bс ( ) 350 ,V J T T k T k T

μ = μRh B1

34V

Φ

34V

33V 44V 34V

=C 600 KT

− + + =B B 34 B400 350 600 .k T k T V k T

33.V

34V

рядочение, связанное с V33, и обеспечит ФМ-
упорядочение с тепературой Кюри 
Взаимодействие  помогает ему в этом, но его
возможности ограничены величиной  В
результате для  получается оценка:

(19)
Оценку (19) мы считаем неудовлетворитель-

ной, поскольку она превосходит обменную энер-
гию  (15) и  (17). Более приемлемая оценка

 получается, если связать АФМ–ФМ переход
при  с перестройкой электронной структу-
ры сплава FeRh, соответствующей переходу от
однородного распределения плотности 3d- и 4d-
электронов к неоднородному. Такая перестройка
означает, что по разные стороны от температуры

 мы имеем дело с разными веществами. Это
обеспечивает возможность использования неза-
висимых термодинамических потенциалов  для
АФМ-фазы при  и ФМ-фазы при 

3.2. Оценка параметров J33, J44 и J34

для неоднородного распределения 
3d- и 4d-электронов

Одно из замечательных свойств делокализо-
ванных 3d- и 4d-электронов состоит в том, что пе-
реход от однородного к неоднородному распреде-
лению их плотности возможен при неизменной
плотности их суммарного электрического заряда.
Тогда такой переход не потребует радикальной пе-
рестройки атомной структуры вещества.

При этом следует ожидать значительных изме-
нений в спиновой подсистеме сплава FeRh, по
крайней мере в АФМ-фазе, где скомпенсирован-
ные спины имеют только 3d-электроны. Мы пред-
полагаем, что в максимумах плотности 3d-электро-
нов возникают локальные моменты

(20)
где множитель  обусловлен повышенной ло-
кальной пространственной плотностью 3d-элек-
тронов и ответственен за превышение  (20) над
магнитным моментом иона железа 
приходящимся на один ион железа [2, 5].

Оценка этого множителя  будет получе-
на в разд. 4 (формула (41)) из анализа данных маг-
нитных измерений в сплаве (Fe0.9875Ni0.0125)0.49Rh0.51
в АФМ-фазе. Гипотеза существования локаль-
ных моментов  (20) радикально влияет на
оценку обменных параметров в (9) и (13). Во-пер-
вых, для неоднородного распределения 3d-элек-
тронов обменное взаимодействие определяется
уже не магнитными моментами ионов железа, а
локальными моментами  возникающими в
максимумах плотностей 3d-электронов. Во-вто-
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рых, изменяется оценка параметра  поскольку
 становится зависящей от величины  (41). Для

состава (Fe0.9875Ni0.0125)0.49Rh0.51 температура пере-
хода  В результате для  получается
оценка

(21)

Из (21) и условия  следует оценка

(22)

Далее мы учли, что при  4d-спины Rh
переходят из парамагнитного в ФМ состояние.
Это позволяет записать коэффициент  в (9)
в форме, которая используется в теории Ландау
для фазовых переходов второго рода [33]:

(23)

где  – параметр обменного взаимодействия
между 4d-спинами Rh. Температурный множи-
тель в (23) можно оценить, используя значение

 для сплава FeRh [10] в предположе-
нии, что 

(24)

Наконец, для параметра  вместо (17) с уче-
том  получается оценка

(25)

Формулы (23)–(27) позволяют оценить обмен-
ную энергию  с помощью условия (15):

(26)

Оценки (21)–(26), полученные для неоднород-
ного распределения 3d- и 4d-электронов в АФМ-
фазе FeRh, мы считаем более приемлемыми, чем
(15)–(19) для однородного распределения. Ос-
новное их достоинство связано с появлением ма-
лых параметров  и  Возмож-
но, что эти малости облегчат построение количе-
ственной теории АФМ–ФМ-перехода в сплавах
FeRh. Дополнительным аргументом в пользу мо-
дели, совмещающей АФМ–ФМ-переход с изме-
нением в электронной структуре сплавов, являет-
ся обнаружение температурной и полевой зави-
симостей магнитной восприимчивости сплавов
FeRh в АФМ-фазе. Она обсуждается в следующем
разделе статьи.
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4. ТЕМПЕРАТУРНАЯ И ПОЛЕВАЯ 
ЗАВИСИМОСТИ МАГНИТНОЙ 

ВОСПРИИМЧИВОСТИ СПЛАВОВ FeRh
В АФМ ФАЗЕ

Отсутствие температурной зависимости маг-
нитной восприимчивости  при нулевой энер-
гии анизотропии считается отличительной особен-
ностью АФМ упорядочения [26, 27]. Предлагаемая
модель электронной структуры сплавов FeRh обес-
печивает сосуществование двух механизмов тем-
пературной зависимости  Один из них опре-
деляет зависимость  (8) парамагнитных 4d-
спинов Rh. Эта зависимость обусловлена обмен-
ным взаимодействием между дырками в 4d-поло-
се, возбужденных тепловым движением.

Второй механизм зависимости  связан с
намагничиванием 3d-спинов Fe в АФМ фазе
внешним магнитным полем  Их намагничен-
ность  определяется условием минимума
термодинамического потенциала:

(27)

В (27) учтено, что вдали от фазового перехода
АФМ–ФМ в потенциале  (9) можно ограни-
читься вторым слагаемым, ответственным за де-
формацию АФМ упорядочения магнитных мо-
ментов  (20). Минимум  (27) достига-
ется при

(28)

где

Обменный параметр  определяет косвен-
ное взаимодействие моментов  через пара-
магнитные спины других электронов. При низких
температурах  полоса 4d-электронов пол-
ностью заполнена (рис. 1а), поэтому 4d-электроны
не могут участвовать в косвенном взаимодействии
моментов  Такая возможность у них появляет-
ся с ростом температуры, стимулирующей появ-
ление подвижных дырок в 4d-полосе. Это позво-
ляет записать формулу для  в виде:

(29)

Из (8), (28) и (29) следует, что рост концентра-
ции дырок  с ростом температуры определя-
ет оба механизма температурной зависимости
магнитной восприимчивости сплавов FeRh в
АФМ фазе  предсказываемый предлагаемой
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моделью. В линейном приближении по ch(T) фор-
мула для  может быть записана в виде:

(30)

Для экспериментального обнаружения этой за-
висимости были проведены магнитные измерения
на магнитоизмерительном комплексе MPMS-XL7 с
первичным преобразователем на основе СКВИДа
(Quantum Design) на поликристаллическом образце
сплава (Fe0.9875Ni0.0125)0.49Rh0.51 (рис. 2). Образец имел
форму параллелепипеда с линейными размерами

 мм. Поле прикладывали вдоль длинной
стороны образца. Способ получения и аттестация
образца подробно описан в [10].

Определенная по первой производной 
величина  образца составила ~283 K в поле 3 кЭ,
что хорошо согласуется с литературными данны-
ми [10, 17]. Характерный вид полевой зависимости
намагниченности M(H) образца ниже температуры
перехода АФМ–ФМ приведен на нижней вставке
на рис. 2. Метод наименьших квадратов позволяет
описать эту зависимость аналитической формулой
вида:

(31)
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 δ + Δ= χ + − 
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B

exp .

hT T c T Ac T

A
k T

× ×2 2 6

dM dT

trT

( ) ( ) ( )= + χ, ,0 ,M T H M T T H

где

(32)

(33)

Из (32) следует, что  с точностью до
погрешности измерений. Это означает отсутствие
ферромагнитных включений в исследуемом образ-
це сплава в АФМ-фазе, возможность появления
которых обсуждали в [34].

Штриховой линией на рис. 2 показан резуль-
тат подгонки экспериментальных данных анали-
тической кривой вида (32) при значениях

(34)

Данные магнитных измерений позволяют так-
же оценить и величину  в формуле (20). Для это-
го формулу (28) для  удобно записать
в виде:

(35)

где

(36)

Здесь  – обменное поле,  – намагничен-
ность подрешетки двухподрешеточного антифер-
ромагнетика.

( ) − −≅ − × ±2 1,0 1 10 10 эме г ,M T

( ) ( )− −χ = × ± ×6 72.5 10 6 10 эм .е г ЭT

( ) =,0 0M T

δ ≈ Δ ≈ B350 .k T

ν
( )Fe ,M T H

( ) =Fe

0 E

,
,

M T H H

M H

=E 33 0.JH M

EH 0M

Рис. 2. Температурная зависимость магнитной восприимчивости  образца FeRh в температурной области 
в магнитном поле 3 кЭ. Штриховая кривая – результаты аппроксимации экспериментальных данных функцией вида (32).
Вертикальными отрезками отмечена погрешность измерений, полученная методом наименьших квадратов. На встав-
ке сверху – температурная зависимость намагниченности  при нагреве в поле 3 кЭ, внизу – характерный вид поле-
вой зависимости намагниченности  образца при 
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КУРКИН и др.

Для оценки M0 мы использовали следующую
формулу:

(37)

где  – намагниченность насыщения сплава
FeRh в ФМ-области при 

В (37) учтено, что  и  поэто-
му намагниченность 3d-спинов в ФМ-фазе связа-
на с  соотношением  Оценка

 соответствует условию, при котором
все 3d-спины участвуют в формировании АФМ-
порядка. Поскольку  определяются только ча-
стью атомов Fe, то оценку (37) для  следует счи-
тать завышенной. С этой оговоркой следует при-
нимать оценку для поля:

(38)

Удобство оценки (38) в том, что величины 
и  измеряются экспериментально од-
ним и тем же методом. В наших экспериментах
отношение  при  кЭ (встав-
ка на рис. 2), что дает для  оценку

(39)

Это позволяет записать обменную энергию мо-
мента  (20) в АФМ-фазе в виде:

(40)

который содержит только один варьируемый па-
раметр  Поскольку энергия  должна превы-
шать тепловую энергию при температуре АФМ–
ФМ перехода  K и быть ниже тепловой
энергии при температуре Кюри сплава FeRh
(  K), то для  получается оценка

(41)
которая была использована при получении оце-
нок обменных параметров  (21) и  (26).

5. ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Предлагаемое в этой статье описание магнит-

ных свойств сплавов FeRh основано на двух пред-
положениях о свойствах 3d-электронов Fe и
4d-электронов Rh:

(I) предположение о погружении 4d-полосы
под уровень Ферми на глубину, обеспечивающую
ее полное заполнение при температуре T = 0 K;

(II) предположение о существовании двух ти-
пов пространственных распределений 3d- и 4d-
электронов – однородного, совпадающего по

( )
μ= =

μ + μ
S Fe

0 S
Fe Rh

3
2

,
8

M
M M

SM

= tr.T T

μ = μFe B3 μ = μRh B1 ,

SM =3 S3 .4dM M

=0 3 2dM M
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0M
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= =0 S

E
Fe Fe
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≅Fe S 0.003M M = 3H

EH

= × 6
E

3 10 Э.
8

H

μloc

= μ = μ νAF
ex E loc E B3 ,V H H

ν. exV

=tr 283T

≈C 600T ν
< ν <2.4 5.3,

33J 34J

структуре с атомным распределением в сплаве
FeRh, и неоднородного, с 3d- и 4d-сверхструкту-
рами по отношению к атомной структуре сплава
FeRh.

Если эти сверхструктуры, имеющие одинако-
вую длину волны, находятся в противофазе, то про-
странственное распределение суммарного элек-
трического заряда будет близко к атомному, то есть
к однородному распределению.

Мы надеемся, что анализ других возможных
свойств FeRh позволит выявить те из них, которые
являются следствиями предположений (I) или (II).
Экспериментальное обнаружение предсказанных
свойств сплавов FeRh стало бы наиболее надеж-
ным обоснованием этих предположений.

В данной работе для обоснования предполо-
жения (I) было предложено использовать темпе-
ратурную зависимость магнитной восприимчи-
вости АФМ-фазы FeRh  обусловленную тер-
мическими возбуждениями электронов из 4d-
полосы. Основанием для такого решения было
отсутствие температурной зависимости у пара-
магнитной восприимчивости Паули и попереч-
ной магнитной восприимчивости обычных анти-
ферромагнетиков [26]. Наши экспериментальные
данные подтвердили зависимость  но
только вблизи температуры перехода АФМ–ФМ.
При этих температурах на  могут оказы-
вать сильное влияние процессы, ответственные
за разрушение сверхструктур 3d- и 4d-электро-
нов. Отсутствие данных о механизмах этих про-
цессов не позволило нам выделить их вклад в на-
блюдаемую зависимость  и оценить поло-
жение 4d-полосы относительно уровня Ферми.

Более удачным оказалось использование темпе-
ратурной зависимости магнитной восприимчиво-
сти от магнитного поля H. Она позволила оценить
величину обменного поля  (39), ответственного
за антипараллельную ориентацию спиновых подре-
шеток. Знание  в свою очередь, позволило оце-
нить локальные магнитные моменты 3d-электро-
нов Fe  (20), определяющие АФМ-упорядоче-
ние в FeRh. Неравенство  которое следует
из соотношений (40) и (41), является эксперимен-
тальным доказательством существования сверх-
структуры в FeRh. В обосновании предположения
(II), позволившего предсказать существование

 состоит основной результат нашей работы.

Работа выполнена в рамках государственного
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С целью поиска причин магнитоструктурного перехода при легировании CeFe2 кремнием проведе-
но измерение температурных зависимостей намагниченности и начальной магнитной восприимчи-
вости, а также полевых зависимостей намагниченности редкоземельных интерметаллических со-
единений Ce(Fe1 – xSix)2 с содержанием кремния x ≤ 0.05. Определены температуры перехода в маг-
нитоупорядоченное состояние и средний магнитный момент на атомах Fe, сделана оценка
магнитного вклада в изменение энтропии. В парамагнитном состоянии измерены мёссбауэровские
спектры Ce(Fe1 – xSix)2 (x ≤ 0.05) с уровнем дискретизации шкалы скоростей – 512 каналов, по ре-
зультатам обработки которых доказано обнаруженное ранее локальное упорядочение атомов Si в
подрешетке Fe.

Ключевые слова: кубическая фаза Лавеса, редкоземельные интерметаллиды, магнитная восприим-
чивость, намагниченность, магнитокалорический эффект, мёссбауэровская спектроскопия
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ВВЕДЕНИЕ
Интерметаллические соединения RFe2 (R –

редкоземельный элемент), кристаллизующиеся в
кубическую фазу Лавеса (пространственная груп-
па симметрии ), и тройные соединения на
их основе активно исследуют благодаря гигант-
ской магнитострикции и значительному магни-
токалорическому эффекту. В кубической решет-
ке атомы редкоземельного металла занимают по-
зиции 8b, атомы Fe – 16c. Соединение CeFe2
имеет аномально низкие значения температуры
Кюри и параметра решетки среди всех соедине-
ний RFe2, а также не обладает гигантской магни-
тострикцией [1–3]. СеFe2 часто рассматривают в
качестве простого ферромагнетика из-за малого
значения магнитного момента на атоме Ce (μCe =
= 0.08–0.13 μB) [4], хотя магнитные моменты Ce и
Fe упорядочены ферримагнитно [5].

Под воздействием внешнего гидростатическо-
го давления [6, 7], а также в случае замещения Fe
атомами других элементов [8–10], при низких
температурах в CeFe2 возникает магнитный фазо-
вый переход из ферромагнитного состояния (F) в
антиферромагнитное (AF), который сопровожда-
ется сменой пространственной группы симмет-
рии на  по мартенситному типу вследствие

деформации решетки вдоль кубической оси сим-
метрии [111] [11, 12]. В такой структуре атомы Ce
занимают позиции 6c, атомы Fe – позиции 9e и
3b. Авторами работ [4, 5] предложена модель AF-
структуры рассматриваемых соединений, в кото-
рой магнитные моменты атомов Fe в позициях 9e
упорядочены антиферромагнитно вдоль оси с ром-
боэдрической решетки, а моменты Fe во фрустри-
рованных позициях 3b упорядочены в перпендику-
лярном направлении.

В случае замещения Fe атомами Si переход F–AF
является наиболее выраженным, т.е. происходит
в узком интервале температур. Природа данного
фазового перехода в настоящее время изучена
недостаточно. Магнитострикционный эффект
не может быть его причиной из-за малого зна-
чения константы магнитострикции для CeFe2
(λ111 ≈ 10–4) [13]. Авторы [12, 14] провели деталь-
ные исследования особенностей перехода F–AF,
магнитных и структурных свойств, однако из-
мерения были проведены лишь на единственном
образце Ce(Fe0.95Si0.05)2. Рентгеновские и нейтроно-
графические исследования, которые способны вы-
явить особенности структуры с дальним поряд-
ком, не обнаружили упорядочения атомов Si в
подрешетке Fe [12, 14], что могло бы быть причи-
ной магнитоструктурного перехода F–AF. Также

3Fd m

3R m
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ранее в работах [9, 15] проведено исследование
свойств соединений Ce(Fe1 – xSix)2 с x = 0.02,
0.035, 0.075. Авторы ограничились определением
температур магнитных фазовых переходов и полу-
чением мёссбауэровских спектров в магнитоупоря-
доченном состоянии для оценки изменения сверх-
тонких параметров спектров при переходе F–AF.
Использование 57Fe мёссбауэровской спектроско-
пии как метода исследования структуры на уровне
ближайших атомных окружений в таком случае
действительно предпочтительно. Однако в боль-
шинстве имеющихся работ по замещению атомов
Fe различными атомами при обработке спектров
делали предположение о статистическом замеще-
нии Fe атомами примеси. Исключением является
работа [16], в которой мёссбауэровское исследо-
вание проведено без такого предположения. Од-
нако из-за низкого качества полученного спектра
Ce(Fe0.93Si0.07)2 результаты его обработки могут
быть не вполне достоверными. Также авторами [16]
проведены исследования структуры и магнитных
свойств соединений Ce(Fe1 – xSix)2 с x ≥ 0.045, кото-
рые при низкой температуре обладают ромбоэд-
рической структурой.

В работе [17] было показано, что особенности
мёссбауэровских спектров Ce(Fe0.93Si0.07)2 в магни-
тоупорядоченном состоянии, характерные именно
для AF-структуры с решеткой  при изменении
температуры сохраняются и при переходе в F со-
стояние с решеткой 

Цель настоящей работы – изучение влияния
замещения Fe атомами Si в CeFe2 на магнитные
свойства и локальные особенности ближайших
окружений атомов Fe в области малых концен-
траций кремния (x ≤ 0.05), ранее недостаточно
изученной. Мёссбауэровское исследование про-
ведено на образцах в парамагнитном состоянии,
так как в магнитоупорядоченном состоянии спек-
тры значительного усложняются из-за сильного
влияния электрического квадрупольного взаи-
модействия [18].

МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА
Соединения Ce(Fe1 – xSix)2 с х = 0, 0.01, 0.02,

0.04, 0.05 были получены сплавлением в индук-
ционной печи необходимых количеств Ce, Fe и Si
(чистота выше 99.98%). Церий добавляли с из-
бытком 5 вес. %, чтобы компенсировать его испа-
рение и взаимодействие с материалом тигля при
плавке. Плавку проводили в тиглях Al2O3 в атмо-
сфере чистого аргона. После плавления слитки
подвергали гомогенизирующему отжигу в вакуу-
ме при T = 860°C в течение 9 сут.

Рентгеновский фазовый анализ образцов про-
веден по данным порошковой дифракции, полу-
ченной на дифрактометре PANalitical в CrKα-из-

3 ,R m

3 .Fd m

лучении. Данные свидетельствуют, что образцы
при комнатной температуре обладают структурой
типа MgCu2  и практически однофазны.
Содержание посторонних фаз (CeO2 и Ce2O3) не
превышает нескольких процентов. Параметр ре-
шетки образцов практически не изменяется и со-
ставляет 0.7301–0.7305 нм, что близко к данным
других работ [11, 12, 16].

Измерения температурных зависимостей на-
чальной магнитной восприимчивости были про-
ведены на поликристаллических образцах в ин-
тервале температур 90–330 К в переменном сину-
соидальном магнитном поле частотой 80 Гц и
амплитудой 100 А/м. Измерения температурных
зависимостей намагниченности проведены на
вибромагнитометре в магнитном поле μ0H = 1 Тл
в диапазоне температур от 77 до 350 К. Измерения
кривых намагничивания проведены индукцион-
ным методом в импульсных магнитных полях до
12 Тл при температуре 77 К.

Мёссбауэровские измерения проведены при
T = 295 К на спектрометре СМ-1101М. Из-за осо-
бенностей конструкции спектрометра в использо-
ванном скоростном диапазоне допплеровской мо-
дуляции форма линии поглощения имеет профиль
псевдо-Фойгта. В качестве источника использован
57Co в матрице Rh. Образцы Ce(Fe1 – xSix)2 пред-
ставляли собой порошок, наклеенный слоем не бо-
лее 0.2 мг 57Fe/см2 на алюминиевую фольгу. Дис-
кретизация по шкале скоростей составляла 512 ка-
налов. Изомерные сдвиги приведены относительно
α-Fe. Для обработки спектров использована про-
грамма SpectrRelax [19].

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

Магнитные свойства. Температурные зависи-
мости начальной магнитной восприимчивости в
переменном поле, измеренные нами ранее [20],
показаны на рис. 1. Форма кривых χac(T) типична
для низкоанизотропных ферромагнетиков. Тем-
пература Кюри TC образцов Ce(Fe1 – xSix)2, опре-
деленная по наиболее крутому участку падения
функции χac(T), уменьшается с увеличением со-
держания Si. Поскольку параметр решетки рас-
сматриваемых соединений практически не из-
меняется при добавлении Si, то именно умень-
шение TC служит доказательством того, что
формируется раствор замещения в решетке. Об-
разец Сe(Fe0.95Si0.05)2 в измеренном диапазоне
температур демонстрирует не только переход из
парамагнитного (P) в F состояние, но и переход
F–AF при температуре порядка 90 К (небольшое
падение магнитной восприимчивости при пони-
жении температуры ниже 100 К), что совпадает с
литературным данными [12, 16].

( )3Fd m
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Измеренные при температуре 77 К в импульс-
ных магнитных полях кривые намагничивания и
размагничивания соединений Сe(Fe1 – xSix)2 пока-
заны на рис. 2. Для соединений с x ≤ 0.02 полевые
зависимости намагниченности при увеличении и
уменьшении магнитного поля практически сов-
падают. Для соединений с x = 0.04 и 0.05 на кри-
вых намагничивания имеются особенности, свя-

занные с тем, что при T = 77 К данные соедине-
ния находятся в смешанном F + AF-состоянии.
При помещении во внешнее магнитное поле эти
неоднофазные в магнитном отношении образцы
полностью переходят в F состояние лишь во
внешнем поле ~1.5 Тл. При размагничивании они
остаются в F состоянии вплоть до выключения
внешнего поля. Отметим, что намагниченность

Рис. 1. Температурные зависимости начальной магнитной восприимчивости χac(T) и температуры Кюри образцов
Сe(Fe1 – xSix)2 [20].
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Рис. 2. Кривые намагничивания и размагничивания соединений Ce(Fe1 – xSix)2. Вставка: зависимость среднего маг-
нитного момента на атомах Fe от содержания Si.
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образцов с x ≤ 0.02 практически достигает насы-
щения в полях ~0.5 Тл, а для образцов x = 0.04 и
0.05 насыщения не достигается во всем изме-
ренном диапазоне внешних полей. Коэрцитив-
ная сила всех исследованных образцов мала
(наибольшее значение Hс = 14.3 кА/м для образ-
ца Сe(Fe0.95Si0.05)2).

По измеренным зависимостям M(H) был
определен средний магнитный момент на атомах
Fe при μ0H = 11 Тл (см. вставку на рис. 2), при
условии, что атомы Si не несут магнитного мо-
мента, а магнитный момент Ce постоянен и со-
ставляет 0.13 μB [4]. Видно, что с ростом концен-
трации Si магнитный момент Fe сначала линейно
уменьшается, а при x > 0.04 практически переста-
ет изменяться. Это может быть свидетельством
того, что при малых x добавление Si влечет за со-
бой изменение электронной структуры атомов Fe,
а при больших содержаниях Si этот процесс сменя-
ется обычным разбавлением магнитных атомов Fe
немагнитными атомами Si. Авторами работ [21, 22]
методом магнитного комптоновского рассеяния
проведено измерение магнитных моментов на ато-
мах Fe и Ce для соединений CeFe2, Ce(Fe0.96Ru0.04)2
и Ce(Fe0.97Ir0.03)2. Отметим, что полученные нами
значения среднего магнитного момента на атомах
Fe достаточно близки к приведенным в работах
[21, 22]. Отличия можно отнести как к различным
методикам эксперимента, так и к отличающимся
условиям измерения (легирующий элемент, тем-
пература, внешнее поле).

Измеренные при нагреве после охлаждения в
нулевом магнитном поле температурные зависи-
мости намагниченности соединений Ce(Fe1 – xSix)2
показаны на рис. 3. Для оценки магнитокалори-
ческого эффекта при переходе из парамагнитного
в ферромагнитное состояние из этих зависимо-
стей была рассчитана величина изменения маг-
нитного вклада в энтропию ΔSm при изменении
магнитного поля от 0 до 1 Тл, как это сделано в
работе [23], с использованием термодинамиче-
ских соотношений Максвелла. Полученные тем-
пературные зависимости ΔSm(T) для различного
содержания Si в образцах приведены на вставке к
рис. 3. Оцененная величина магнитокалорическо-
го эффекта максимальна для CeFe2 и уменьшается
нелинейно при увеличении содержания Si, причем
наиболее значительное падение наблюдается при
x > 0.04. Стоит отметить, что по абсолютной вели-
чине ΔSm соединения Ce(Fe1 – xSix)2 проигрывают
большинству соединений RCo2 с близкой по вели-
чине температурой Кюри. Так в соединении TbCo2
с температурой Кюри 236 К при изменении маг-
нитного поля на 2 Тл магнитный вклад в энтро-
пию ΔSm составляет –2.9 Дж/(кг К) [24]. При по-
нижении температуры Кюри в RCo2 величина
магнитокалорического эффекта обычно увели-
чивается. Для DyCo2 вблизи TC = 142 K при из-
менении магнитного поля на 1 Тл ΔSm составля-
ет –6 Дж/(кг К) [25]. В отличие от этого, при ле-
гировании CeFe2 кремнием мы наблюдаем
уменьшение как температуры Кюри, так и маг-

Рис. 3. Температурные зависимости намагниченности соединений Сe(Fe1 – xSix)2. Вставка: температурные зависимо-
сти изменения магнитного вклада в энтропию при изменении поля 0–1 Тл.
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нитного вклада в энтропию. Аналогичные ре-
зультаты были получены в [26] при легировании
CeFe2 алюминием и галлием.

Обращает на себя внимание, что поведение кон-
центрационных зависимостей магнитного момента
на атомах Fe и изменение магнитного вклада в эн-
тропию отличается при x < 0.04 и при x > 0.04. Это
может быть свидетельством того, что при малых
содержаниях кремния механизм его влияния на
магнитные свойства соединений отличается от
такового при больших концентрациях Si.

Мёссбауэровские исследования. Полученные
мёссбауэровские спектры и результаты их обра-
ботки подспектрами с формой линии поглоще-
ния псевдо-Фойгт показаны на рис. 4. Спектр
CeFe2 хорошо описывается одним дублетом, так
как все позиции Fe являются эквивалентными.
Этот дублет связан с атомами Fe, не имеющими в
ближайшем окружении атомов Si. В дальнейшем
будем обозначать такие окружения как 0Si6Fe (коли-
чество ближайших соседей атома Fe в структуре
MgCu2 равно 6). Следует полагать, что для трой-

ных соединений Ce(Fe1 – xSix)2 мёссбауэровские
спектры усложнятся и должны будут описы-
ваться несколькими подспектрами, отражаю-
щими атомы Fe в локальных окружениях с раз-
личным числом ближайших атомов Si. Действи-
тельно, в спектре Сe(Fe0.99Si0.01)2 обнаруживается
уже два дублета. Наиболее интенсивный из них со-
ответствует окружениям 0Si6Fe, а второй – окруже-
ниям атомов Fe с одним атомом Si (1Si5Fe). Интен-
сивность этого подспектра растет с ростом содер-
жания Si в образцах. В спектрах образцов с x ≥ 0.02
появляется третий подспектр в форме синглета,
который соответствует атомам Fe в окружениях
типа 2Si4Fe (с двумя атомами Si). Его интенсив-
ность очень мала (не превышает 2%), что не дает
возможности точно определить его сверхтонкие
параметры, поэтому мы исключили этот подспектр
из дальнейшего рассмотрения. Сверхтонкие пара-
метры подспектров, полученные при обработке
спектров Ce(Fe1 – xSix)2, приведены в табл. 1. Также
в таблице приведены рассчитанные из биноми-
ального распределения (т.е. в случае статистиче-
ского распределения атомов Si в подрешетке Fe)
процентные доли атомов Fe, находящихся в раз-
личных типах окружения.

Из данных таблицы видно, что изомерный сдвиг
и квадрупольное расщепление основных подспек-
тров мало изменяются в зависимости от содержа-
ния Si. Т.е. изменения электронной структуры ато-
мов Fe и симметрии их окружения в Ce(Fe1 – xSix)2
незначительны при малых концентрациях Si. Мёсс-
бауэровские исследования на прецизионном спек-
трометре СМ-2201 с высоким уровнем дискретиза-
ции по скорости [20] позволили выявить измене-
ния изомерного сдвига для подспектра с двумя
атомами Si в ближайшем окружении. При росте
концентрации Si его изомерный сдвиг возрастает,
что может свидетельствовать об уменьшении эф-
фективной плотности s-электронов на ядрах Fe в
результате легирования кремнием.

Обращает на себя внимание, что при всех содер-
жаниях Si интенсивности основных подспектров,
которые (в предположении, что вероятность эф-
фекта Мёссбауэра одинакова для всех ядер 57Fe)
равны долям атомов Fe в различных типах окруже-
ния, значимо отличаются от расчетных значений
для статистического распределения атомов Si в
подрешетке Fe. Доля атомов Fe в окружениях
0Si6Fe меньше, чем в случае статистического рас-
пределения Si. А количество атомов Fe в окруже-
ниях 1Si5Fe оказывается больше, чем рассчитан-
ное значение для случайного распределения при-
меси. Это является признаком упорядочения
атомов Si в подрешетке Fe.

Проведенное математическое моделирование
позволило оценить долю атомов Fe в окружениях

Рис. 4. Мёссбауэровские спектры соединений
Сe(Fe1 – xSix)2 в парамагнитном состоянии и их обра-
ботка суперпозицией подспектров.
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типа 1Si5Fe при формировании сверхструктур по
позициям 3b и по позициям 9е в Ce(Fe1 – xSix)2 в
рамках ромбоэдрической структуры . Для
всего исследованного диапазона содержания Si
(0 < x ≤ 0.05) расчеты показали качественно ана-
логичные результаты. При распределении приме-
си только по позициям 3b доля атомов Fe в окруже-
ниях 1Si5Fe оказалась больше, чем в случае стати-
стического распределения Si, а при замещении
только позиций 9е – меньше.

Результаты математического моделирования и
расчета в соответствии с биномиальным распре-
делением в сравнении с данными, полученными
из мёссбауэровского эксперимента, приведены
на рис. 5. Видно, что результаты моделирования

3R m

качественно схожи с данными мёссбауэровской
спектроскопии для случая замещения Si только
позиций 3b в решетке . Так как в Ce(Fe1 – xSix)2

смена симметрии с  на  происходит без
диффузионного перемещения атомов [11], атом-
ный состав окружений Fe не изменяется при та-
ком переходе. Поэтому можно сделать вывод, что
в кристалле Ce(Fe1 – xSix)2 с симметрией 
атомы Si предпочтительнее занимают позиции,
которые при переходе в состояние с решеткой

 станут позициями 3b.
Поскольку ни рентгеновские, ни нейтроногра-

фические данные не обнаруживают формирования
сверхструктуры (см. введение), а мёссбауэровская
спектроскопия выявляет особенности структуры
именно на уровне ближайших окружений, то обна-
руженное нами упорядочение атомов Si не имеет
дальнего порядка, а проявляется только на локаль-
ном уровне. При упорядоченном замещении ато-
мов Fe атомами Si происходит изменение меж-
атомных расстояний, и соответственно, такие ло-
кальные искажения структуры могут являться
причиной магнитоструктурного фазового перехо-
да, наблюдаемого в Ce(Fe1 – xSix)2 при понижении
температуры.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Для соединений Ce(Fe1 – xSix)2 с малыми кон-

центрациями кремния x ≤ 0.05 измерены темпе-
ратурные зависимости начальной магнитной вос-
приимчивости в переменном магнитном поле и
определены температуры Кюри. В импульсных
полях до 12 Тл измерены полевые зависимости
намагниченности, получена зависимость средне-
го магнитного момента на атомах Fe от содержа-
ния Si. Обнаружено, что магнитный момент на
атомах Fe при малых содержаниях Si уменьшается

3R m
3Fd m 3R m

3Fd m

3R m

Таблица 1. Сверхтонкие параметры основных подспектров, полученные из мёссбауэровских спектров
Ce(Fe1 – xSix)2, и расчетные значения доли атомов Fe в различных окружениях при условии статистического
распределения атомов Si в подрешетке Fe. Погрешность определения изомерного сдвига δ и квадрупольного
расщепления Δ не превышает 0.005 мм/с

Эксперимент Расчет

0Si6Fe 1Si5Fe 0Si6Fe 1Si5Fe

x, отн.ед. δ, мм/с Δ, мм/с I, % δ, мм/с Δ, мм/с I, % I, % I, %

0 –0.119 0.614 100 – – 0 100 0

0.01 –0.121 0.611 91.4 ± 0.5 –0.047 0.412 8.6 ± 1.5 94.14 5.71

0.02 –0.117 0.606 84.3 ± 0.7 –0.057 0.384 14.2 ± 1.8 88.58 10.85

0.04 –0.120 0.600 76.3 ± 0.4 –0.062 0.356 21.7 ± 0.7 78.28 19.57

0.05 –0.121 0.599 71.1 ± 0.5 –0.063 0.351 26.8 ± 0.9 73.51 23.21

Рис. 5. Доля атомов Fe в окружениях типа 1Si5Fe в
Ce(Fe1 – xSix)2 по результатам мёссбауэровского экс-
перимента, математического моделирования распре-
деления атомов Si только по позициям 3b или только
по позициям 9е и статистического распределения Si
по всем позициям Fe.
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НАУМОВ и др.

с увеличением содержания Si и практически пере-
стает изменяться при x > 0.04. Измерены темпера-
турные зависимости намагниченности соединений
Ce(Fe1 – xSix)2, по которым оценено изменение маг-
нитного вклада в энтропию. Результаты хорошо со-
гласуются с ранее опубликованными данными по
изотермическому изменению магнитной энтро-
пии в сплавах CeFe2 с Al и Ga.

По данным мёссбауэровской спектроскопии
c традиционным (512 каналов) уровнем дискре-
тизации скоростной шкалы для соединений
Ce(Fe1 – xSix)2 показано, что при малых содержа-
ниях кремния x ≤ 0.05 электронное состояние
атомов Fe и симметрия их локального окружения
изменяются незначительно в зависимости от
концентрации Si. Обнаружено, что распределе-
ние атомов Si в подрешетке Fe отличается от ста-
тистического. Подтверждено, что в процессе упо-
рядочения атомы Si преимущественно занимают
позиции, которые при переходе в антиферромаг-
нитное состояние с ромбоэдрической решеткой

 становятся позициями 3b. Такое упорядоче-
ние не имеет дальнего порядка, а наблюдается
только на локальном уровне. Именно локальное
упорядочение атомов Si приводит к изменению
межатомных расстояний, что и является возмож-
ной причиной перехода при понижении темпера-
туры из состояния с кубической решеткой в со-
стояние с ромбоэдрической решеткой и связан-
ного с этим фазового перехода ферромагнетик–
антиферромагнетик.

Измерения магнитных свойств и мёссбауэров-
ских спектров выполнены с использованием обо-
рудования ЦКП “Испытательный центр нанотех-
нологий и перспективных материалов” ИФМ
УрО РАН. Работа выполнена в рамках государ-
ственного задания Минобрнауки по теме “Маг-
нит” (АААА-А18-118020290129-5) при частичной
поддержке РФФИ и правительства Свердлов-
ской области (грант 20-42-660008).
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Методом ориентационной микроскопии (EBSD) исследованы структурно-текстурные состояния
двух среднеуглеродистых легированных сталей в области шва, полученного ротационной сваркой
трением. В зоне термодеформационного влияния в обеих сталях зафиксированы мартенситные
структуры, характеризующиеся наличием выраженной кристаллографической текстуры близкой к
(110)[001], ось которой является нормальной к поверхности шва. На основе предположения об об-
разовании зародышей новой фазы на специальных границах Ʃ3 объяснено возникновение практи-
чески однокомпонентной кристаллографической текстуры, образующейся в результате сдвигового
превращения деформированного аустенита в соответствии с многовариантными ориентационны-
ми соотношениями типа Курдюмова–Закса.

Ключевые слова: ротационная сварка трением, сдвиговое фазовое превращение, мартенсит, ориен-
тационная микроскопия, текстура, ориентационные соотношения, специальные разориентации,
специальные границы
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ВВЕДЕНИЕ
Ротационная сварка трением (РСТ) – это одно

из первых технологических решений создания не-
разъемных соединений посредством нагрева тре-
нием, которое на сегодняшний день является вы-
сокопроизводительной перспективной технологи-
ей, применяемой для создания конструкций в
различных отраслях промышленности. РСТ пред-
ставляет собой процесс соединения в твердом со-
стоянии, который реализуется путем вращения од-
ной детали относительно другой, находясь под дей-
ствием осевой силы сжатия [1]. Трение между
поверхностями разогревает их, и материал прикон-
тактных зон подвергается пластической деформа-
ции. Сжимающее усилие вытесняет пластически
деформированный материал с поверхности разде-
ла, способствуя схватыванию контактных поверх-
ностей с последующим образованием неразъемно-
го соединения.

Приконтактные области свариваемых материа-
лов испытывают деформационное и термическое
воздействие, что может явиться причиной возник-
новения и развития текстуры в зоне термомехани-
ческого влияния сварных соединений [2, 3].

В предыдущих исследованиях [4, 5] установле-
но, что в процессе РСТ трубных заготовок из
среднеуглеродистых легированных сталей проис-
ходит разогрев приконтактных областей до тем-
ператур, превышающих критическую точку Ас3, и
дальнейшее ускоренное охлаждение за счет реа-
лизации быстрого теплообмена между узкой, на-
гретой в процессе трения зоной и прилегающими
областями металла. Вследствие этого, в зоне тер-
момеханического влияния формируется мартен-
сито-бейнитная структура. Таким образом, рота-
ционная сварка трением среднеуглеродистых ста-
лей включает следующие механизмы развития
текстуры: деформация аустенита, динамическая

УДК 669.15-196:539.25
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рекристаллизация аустенита, сдвиговое превра-
щение аустенита.

Анализ литературных источников, посвящен-
ных вопросам формирования текстуры в сварных
соединениях, полученных способом РСТ, пока-
зал ограниченность информации в этой области.
Имеется отдельная работа [6], в которой показано
как исходная текстура {hkl}110 (α-fibre) экстру-
дированных стержней из порошковых молибдена
и молибденового сплава в области сварного шва
вблизи свободной поверхности преобразуется в од-
ноосную текстуру {111}uvw (γ-fibre). Это происхо-
дит за счет изменения вектора основного нормаль-
ного напряжения, и соответствующей деформации
материала, а также сопровождающего деформацию
рекристаллизационного процесса.

Вместе с тем исследования текстуры подробно
проведены для сварных соединений различных
материалов, полученных сваркой трением с пере-
мешиванием. Показано, что в сварных соединени-
ях алюминия и алюминиевых сплавов происходит
формирование преимущественной кристаллогра-
фической ориентировки {112}100 [7–10], в свар-
ном соединении меди преобладают ориентировки
{001}110 [11], в сталях аустенитного класса и лату-
ни Cu–30Zn – ориентировки {111}110 [12‒14].
Указанные компоненты отвечают компонентам
текстуры простого сдвига для ГЦК-металлов.

Для сварных соединений среднеуглеродистых
легированных сталей, широко применяемых в ма-
шиностроении, подобные исследования отсутству-
ют. Применение технологии РСТ для изготовления
геологоразведочных и нефтяных бурильных труб
из данного класса материалов [15], требует повы-
шения эксплуатационных свойств материала в зо-
не сварного шва. Поэтому возникает потребность
в более глубоком понимании процесса РСТ кон-
струкционных сталей, в том числе образования
текстуры, так как она способствует анизотропии
прочностных и пластических свойств [16].

Настоящая работа посвящена установлению
закономерностей формирования структурно-
текстурного состояния в зоне термомеханического
влияния (ЗТМВ) сварных соединений среднеугле-
родистых легированных сталей, полученных ро-
тационной сваркой трением.

МАТЕРИАЛЫ 
И МЕТОДЫ ИССЛЕДОВАНИЯ

Исследованию подлежали сварные соедине-
ния из среднеуглеродистых легированных сталей
(табл. 1), предназначенных для производства гео-
логоразведочных бурильных труб с приварными
замковыми деталями. Трубная заготовка из стали
30ХГСА используется в качестве тела бурильной
трубы, в то время как замковое соединение вы-
полнено из стали 40ХМФА. Трубные заготовки из
указанных материалов предварительно были под-
вергнуты закалке и высокому отпуску.

Ротационную сварку трением осуществляли в
производственных условиях на машине для свар-
ки трением Thompson-60. Для сварки использо-
вали трубные заготовки диаметром 70 мм и толщи-
ной стенки 5 мм. Режимы сварки были следующи-
ми: сила разогрева 94 кН, сила проковки 212 кН,
частота вращения при разогреве 900 об./мин, дли-
на оплавления 9.5 мм.

Для измерения текстуры использовали метод
определения отдельных ориентировок зерен с по-
мощью электронной микроскопии и анализа
EBSD (Electron Back-Scattering Diffraction). Ана-
лиз проводился на растровом электронном мик-
роскопе ThermoScience Scios 2 LoVac с пристав-
кой Oxford Instrument Symmetry EBSD Detector с
использованием программного комплекса AZtec.
Параметры микроскопа в момент съемки были
следующие, ускоряющее напряжение – 20 кВ,
ток зонда – 410 нА. Шаг сканирования – 0.1 мкм.
Погрешность определения ориентации кристалли-
ческой решетки – не более ±1° (в среднем ±0.6°).
Области ориентационных карт, включающие
сварной шов, при этом относящиеся к различ-
ным сталям, анализировали по отдельности с
использованием возможностей программного
комплекса AZtec.

Межкристаллитные границы строились на ори-
ентационных картах при разориентациях 8° (тол-
щина – 1 пиксель). Анализ границ решетки совпа-
дающих узлов (РСУ) между отдельными зернами
осуществляли построением их на ориентацион-
ных картах с учетом заложенного в программное
обеспечение стандартного критерия Брендона
±∆Θ. Для каждой границы он составляет конкрет-
ную величину: ∆Θ = 15°/(Σn)1/2, где Σn – количе-
ство совпадающих узлов в элементарной ячейке,
образующейся при наложении трехмерных кри-
сталлических решеток. С использованием про-

Таблица 1. Химический состав сталей в мас. %, предназначенных для производства бурильных труб

Материал С Mn Si S P Cr Ni Cu Mo V

30ХГСА 0.32 0.95 1.07 0.002 0.010 0.95 – 0.04 0.10 –

40ХМФА 0.38 0.45 0.23 0.009 0.010 0.90 0.008 0.15 0.25 0.11
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граммного комплекса AZtec для каждой анали-
зируемой области были определены средние
размеры кристаллитов как диаметры окружно-
стей, ограничивающих участки площадью, экви-
валентной средней площади микрокристаллитов.

При проведении текстурного анализа в каче-
стве лабораторной принята система координат
(X, Y, Z). Ось Х параллельна горизонтальной оси
образца, совпадающей с направлением деформа-
ции при сварке (соответственно, оси симметрии
трубных изделий), ось Y параллельна вертикаль-
ной оси образца, ось Z направлена нормально
плоскости рисунка, то есть плоскости, с которой
производилась съемка (рис. 1). Относительно
данной системы координат определяли компо-
ненты текстуры в индексах Миллера. На всех
приведенных в работе рисунках: ось Y направлена
вертикально; ось Х – горизонтально; Z – перпен-
дикулярно к плоскости рисунка. Исследование
текстуры проводили с использованием построе-
ния прямых полюсных фигур (ППФ) и сечений
функций распределения ориентировок (ФРО) в
пространстве углов Эйлера.

РЕЗУЛЬТАТЫ ИССЛЕДОВАНИЯ
И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ

Анализ микроструктуры исходного металла,
области (1, 5), зоны термомеханического влия-
ния, области (2, 4), и сварного шва, область (3),
выявил наличие пакетов мартенсита, состоящих
из вытянутых дисперсных кристаллитов (рис. 2).
Наблюдали заметные различия в средних размерах
кристаллитов, как в исходной микроструктуре ста-
лей (1.7 ± 0.2 мкм для 40ХМФА и 1.4 ± 0.2 мкм для
30ХГСА), так и в области сварного шва (1.9 ±
± 0.2 мкм для 40ХМФА и 1.3 ± 0.2 мкм для 30ХГСА).

Спектры межзеренных (межкристаллитных)
границ также соответствовали мартенситной струк-

Рис. 1. Схема отбора образцов для структурных ис-
следований с указанием используемой при анализе
текстуры системой координат (стрелками обозначено
направление движения заготовки при сварке); 1, 5 –
исходный металл, 2, 4 – зоны термомеханического
влияния, 3 – область сварного шва.
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Z X
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A
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Рис. 2. Микроструктура сварного изделия из сталей 40ХМФА и 30ХГСА в виде карт ориентационного контраста
(EBSD) с нанесением межкристаллитных границ (a–д) и ориентационных карт с выделением ориентировки {110}001l
(е–к): а, е – 40ХМФА, область 1, исходное состояние; б, ж – 40ХМФА, область 2, ЗТМВ; в, з – область 3, сварной шов;
г, и – 30ХГСА, область 4, ЗТМВ; д, к – 30ХГСА, область 5, исходное состояние; на (е–к) точная ориентировка
{110}001l выделена черным цветом, остальные ориентировки показаны в градациях серого цвета по степени отклоне-
ния от точной, максимальное отклонение (60°) соответствует белому цвету.
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туре (рис. 3) [17, 18]: все высокоугловые границы со-
средоточены в углах разориентации от 49° до 60°
(рис. 3а, 3в, 3д, 3ж); в спектрах специальных гра-
ниц преимущественно фиксировали границы
решетки совпадающих узлов – Σ3, Σ11, Σ25b, Σ33с
и Σ41с (рис. 3б, 3г, 3е, 3з). В работе [19] показано,
что появление данного спектра является резуль-
татом сдвигового фазового превращения в соответ-
ствии с ориентационными соотношениями (ОС)
промежуточными между ОС Курдюмова–Закса
(К–З) и ОС Нишиямы–Вассермана (Н–В), кото-
рые реализуются в сталях [20, 21].

Очевидно, что проведенные исследования мик-
роструктуры подтверждают вывод, ранее сделан-
ный в [4, 5], о реализации процесса фазовой пере-
кристаллизации в области сварного шва. Заметно
больший размер кристаллитов в области шва для
стали 40ХМФА, по-видимому, связан с более про-
должительным пребыванием материала в аусте-
нитной области в процессе охлаждения. Это обу-
словлено как более низкой температурой AC3 у
стали 40ХМФА по сравнению с 30ХГСА, так и до-
полнительным разогревом более высокоуглеро-

дистого материала в момент прохождения в со-
седней с ним области процесса фазового превра-
щения, идущего с выделением тепла.

Кристаллографические текстуры обеих сталей
в исходном состоянии (рис. 4а, 4е) являются
сложными, многокомпонентными, очень сильно
рассеянными, очевидно, определенными техно-
логической предысторией изготовления обоих
свариваемых изделий. В области сварного шва
(рис. 4в, 4г) в обеих сталях наблюдается рассеян-
ная текстура с хорошо выраженной компонентой
близкой к (110)[001] (ребровая текстура, текстура
Госса). В ЗТМВ (рис. 4б, 4д) фиксируются состоя-
ния, являющиеся “усредненными” между исход-
ными текстурами сталей и текстурой шва.

Таким образом, в области сварного шва в резуль-
тате двух последовательно реализованных процес-
сов – горячей деформации аустенита и сдвигового
фазового превращения при охлаждении, происхо-
дит формирование однокомпонентной текстуры
мартенсита. Этот факт является достаточно инте-
ресным и требует дополнительного анализа, по-
скольку кристаллография образования мартен-

Рис. 3. Спектры межкристаллитных границ (а, в, д, ж) и специальных границ (б, г, е, з), полученные методом EBSD:
а, б – 40ХМФА, область 2, ЗТМВ; в, г – 40ХМФА, область 3, сварной шов; д, е – 30ХГСА, область 3, сварной шов;
ж, з – 30ХГСА, область 4, ЗТМВ.
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Рис. 4. Текстура различных областей сварного изделия в виде ППФ {100}, {110}, {111} в сталях 40ХМФА (а, б, в) и
30ХГСА (г, д, е): а, е – области 1, 5 (исходное состояние); б, д – области 2, 4 (ЗТМВ); в, г – область 3 (сварной шов).
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Рис. 5. Исходная текстура свариваемых изделий (а, б – 40ХМФА, ж, з – 30ХГСА) и текстура областей возле сварного
шва (в, г – 40ХМФА; д, е – 30ХГСА) виде сечений ФРО: а, в, д, ж, и – φ2 = 0°; б, г, е, з, к – φ2 = 45°. На “и” и “к”
приведены стандартные сетки для расшифровки ФРО с нанесением элементарных ячеек кристаллической решетки,
вид в направлении Z.
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сита предполагает возникновение практически
бестекстурного состояния. Это связано с тем, что
в результате прохождения сдвигового γ → αM-
превращения с выполнением определенных ОС
промежуточных между ОС К-З и ОС Н-В любая
ориентировка аустенита превращается в 24 (К–З)
или 12 (Н–В) ориентировок мартенсита [22–24],
оси которых равномерно распределены по про-
странственной сфере.

Детальный анализ текстуры сварного шва, про-
веденный с использованием построения ФРО
(рис. 5), показал, что ориентировка, видимая на
ППФ как единственная, в действительности яв-
ляется комбинацией двух симметричных ориен-
тировок из совокупности близкой к {210}012, от-
клоненных от идеальной ребровой на углы 18°–26°.
“Носителями” данных ориентировок являются от-
дельные пластины в мартенситных пакетах
(рис. 2в), общее количество которых даже с уче-
том рассеяния ±20° составляет не более 30%.
Большинство данных пластинок отделено от со-
седствующих с ними специальной границей ∑3
(двойниковой).

Большую часть “текстурного фона” на ФРО со-
ставляют сильно рассеянные ориентировки, по-
вернутые относительно двух вышеобозначенных
вокруг их осей 110 на угол близкий к 70°, т.е. на-
ходящиеся в специальной разориентации ∑3.

Согласно результатам расчетов, подобных, про-
веденным в работах [25, 26], описанное выше тек-
стурное состояние становится возможным, если
зарождение кристаллитов новой фазы (в данном
случае мартенсита) происходит на специальных
границах матричной фазы (аустенита), в первую
очередь ∑3. Формирование кристаллитов новой
фазы на кристаллографически упорядоченных
межзеренных границах матричного материала
достаточно однозначно определяет их ориенти-
ровки.

При сравнительно небольших степенях дефор-
мации любого металлического материала в нем
формируется кристаллографическая текстура, со-
стоящая из стабильных ориентировок, практиче-
ски неизменяющихся при дальнейшем увеличении
степени нагружения [27]. При деформации металла
с гранецентрированной кристаллической решет-
кой в результате его одноосного нагружения фор-
мируется сложная аксиальная текстура с преиму-
щественной осью 111 параллельной направлению
максимальной деформации [28]. По-видимому,
напряженно-деформационное состояние, реали-
зующееся в месте контакта свариваемых сталей, в
данном случае предполагает формирование тек-
стуры аустенита преимущественно в виде двух
ориентировок из совокупности {112}111 (напри-
мер, (1, 1, –2) [1, 1, 1] и (–1, –1, 2) [1, 1, 1]), явля-
ющихся стабильными компонентами сдвиговой
текстуры [27]. Данные ориентировки находятся по

отношению друг к другу в точной специальной ра-
зориентации ∑3. Соответственно, границы между
зернами с данными ориентировками, которые воз-
никают с большой вероятностью, также оказыва-
ются специальными – ∑3. Расчеты показывают,
что при формировании кристаллитов мартенсита в
соответствие с ОС К-З на данных границах воз-
никают ориентировки из совокупности близ-
кой к {22,11,1}7,16,1, отклоненные от точной
ориентировки (110)[001] по плоскости на ~19° и
по направлению на 26°, т.е. хорошо описывающие
экспериментально зафиксированное текстурное
состояние в области сварного шва.

ВЫВОДЫ
1. Установлено, что в зоне шва, полученного ро-

тационной сваркой трением среднеуглеродистых
легированных сталей, формируется мартенситная
структура, характеризующаяся наличием выра-
женной кристаллографической текстуры близкой
к (110)[001], ось которой является нормальной к
поверхности шва.

2. На основе предположения о возникновении
зародышей новой фазы на специальных границах
Ʃ3 при сдвиговом превращении деформирован-
ного аустенита, реализующегося в соответствие с
многовариантными ориентационными соотно-
шениями, показана возможность возникновения
практически однокомпонентной текстуры.

Работа выполнена в рамках государственного
задания по теме “Структура” Гр № АААА-А18-
118020190116-6.
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Одним из возможных способов улучшения технических характеристик QLED и ОLED светодиодов
может стать использование явления поверхностного плазмонного резонанса, возникающее во
внедренных в светодиоды наночастицах серебра. В ходе проведенных экспериментов стало понят-
но, что частота и интенсивность плазмонного резонанса сильно зависят от формы и размера ис-
пользуемых Ag-наночастиц. Следовательно, подгонкой данных параметров плазмонной нано-
структуры и ее внутреннего строения можно добиться существенного прогресса в формировании
технических решений по созданию новейших светодиодов. Для этого методом молекулярной дина-
мики исследована термическая стабильность строения малых нанокластеров серебра с целью на-
хождения условий создания устойчивых икосаэдрических структур. Было найдено, что использова-
ние Ag-нанокластеров с разупорядоченным начальным строением в большинстве случаев приводи-
ло к образованию требуемой пятичастичной симметрии в области рабочих температур светодиода,
что является недостижимым при имеющихся сейчас методах синтеза. Предложенные в статье идеи
могут быть использованы для создания более стабильного эффекта поверхностного плазмонного
резонанса в OLED- и QLED-светодиодах следующего поколения.

Ключевые слова: структурная стабильность, нанокластеры, серебро, компьютерное моделирование,
структура, сильная связь
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ВВЕДЕНИЕ
Использование наночастиц серебра в высоко-

технологичных областях современной промыш-
ленности происходит не только благодаря их фи-
зико-химическим свойствам [1, 2], а также из-за
наличия большого разнообразия методов синте-
за, которые позволяют получать частицы требуе-
мых размеров, формы и химического состава. Ис-
пользование наноматериалов уже сейчас привело
к миниатюризации технических устройств и созда-
нию ряда прорывных технологий в биомедицине,
оптоэлектронике, фотокатализе и т.д. В качестве
наиболее интересного для нас примера рассмотрим
современные светодиоды (LED – light-emitting di-
ode), которые фактически произвели революцию в
области представления изображений. Обычно та-
кие светодиоды состоят из неорганических полу-
проводниковых материалов, например, тонких
пленок на основе Ga [3]. Для светодиодов с кванто-
выми точками (QLED – quantum dot light-emitting
diode) используются и другие активные материалы,

такие как семейства полупроводников ZnO, CdSe,
CdS, CdTe, ZnSe, ZnS, ZnTe [4–6].

При дальнейшем развитии данных технологий
было предложено несколько методов улучшения
свойств светодиодов, в основном с применением
явления поверхностного плазмонного резонанса
(SPR – surface plasmon resonance) металлических
наночастиц Ag. Оказалось, что данный эффект не
только существенно увеличивает время жизни
светодиода, но и повышает его световую эффек-
тивность (фотолюминесценцию, проводимость,
электролюминесценцию и т.д.) [7].

Однако поверхностный плазмонный резонанс
очень чувствителен к форме наночастиц, что, в
свою очередь, напрямую влияет на общие свойства
светодиодов. В работе [8] было проведено исследо-
вание влияние Au-наностержней и Au-наносфер
на SPR эффект и показано, что плазмонное излуче-
ние наностержней и наносферAu достаточно силь-
но различается, составляя 650 и 520 нм соответ-
ственно.

УДК 538.911

СТРУКТУРА,
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Помимо формы плазмонных наночастиц, их
размер также влияет на технические характери-
стики светодиода [9]. В экспериментальных ра-
ботах [10, 11] сообщают об усилении зеленого
излучения в OLED благодаря явлению поверх-
ностного плазмонного резонанса Ag-наночастиц
со средним размером 80 нм. Опыты показали уве-
личение на 30% интенсивности излучения на
длине волны 535 нм по сравнению со случаем без
включения наночастиц Ag в активный слой. Кро-
ме того, в зависимости от степени покрытия по-
верхности плазмонными наночастицами Au или
Ag наблюдается увеличение плотности тока до
двух раз по сравнению с устройством без таких
добавок [12, 13].

В исследовании [14] было найдено, что свето-
диоды с 10%-ным внедрением нанокомпозитов
из оксида графена – Ag показывали приблизи-
тельно 45% улучшение их максимальной яркости
и эффективности по току. Таким образом, вклю-
чение плазмонныхнаночастиц Ag в проводящий
активный слой различной химической компози-
ции продемонстрировало значительное улучше-
ние большинства общих характеристик светодио-
дов [15–19].

На основе проведенного анализа основных экс-
периментальных данных по возможному улучше-
нию технических характеристик различных свето-
диодов (LED, QLED, OLED – organic light-emitting
diode) можно сделать вывод о том, что одним из та-
ких путей будет включение в активный слой метал-
лических плазмонных наночастиц для использо-
вания их в формировании поверхностного плаз-
монного резонанса. Следовательно, подгонкой
размера, внешнего вида плазмонной нанострук-
туры и ее внутреннего строения, можно добить-
ся существенного прогресса в формировании
технических решений по созданию новейших
светодиодов.

Другим важным моментом является выбор
металла, который может поддерживать сильный
плазмонный эффект с необходимой резонанс-
ной длиной волны, и здесь серебро является
наиболее подходящим материалом для боль-
шинства современных плазмонных технологий.
Помимо своих уникальных физико-химических
свойств, серебро относительно дешево по сравне-
нию с другими металлами, которые поддержива-
ют плазмонный эффект, кроме этого, очень важ-
ным является легкость, с которой серебро может
быть подготовлено в виде наноструктур с контро-
лируемым размером и формой.

Таким образом, с точки зрения использования
нанокластеров серебра в плазмонных приложе-
ниях представляется очень важным определение
границ термической и размерной стабильности
кристаллической структуры наночастиц. Для ре-

шения такой задачи в работе будут рассмотрены и
проанализированы возможные конфигурацион-
ные изменения кластеров серебра различного на-
чального строения (ГЦК, аморфное) с числом ато-
мов, соответствующим ГПУ “магическим” чис-
лам, в процессе плавного нагрева до температуры
плавления и предпринята попытка обозначить раз-
мерные границы наночастиц, в которых может про-
исходить структурный переход.

КОМПЬЮТЕРНАЯ МОДЕЛЬ
В представленной работе были проанализиро-

ваны процессы возможной перестройки конфи-
гураций атомов в малых кластерах серебра раз-
личного начального строения при условии тепло-
вого воздействия. Исследования были проведены
с помощью компьютерного моделирования мето-
дом молекулярной динамики. В случае ab-initio
вычислений расчет сил взаимодействия занимает
очень много времени, из-за чего использование
такой методики позволяет проводить физически
обоснованные и точные вычисления только в пи-
косекундном диапазоне и для сравнительно не-
больших кластеров. Имеется еще один метод мо-
делирования атомной структуры, метод вариаци-
онной квазистатики (или метод молекулярной
статики), используемый в основном для опреде-
ления конфигураций атомов в положении устой-
чивого или неустойчивого равновесия. Сущность
метода состоит в минимизации потенциальной
энергии системы взаимодействующих частиц как
функции координат для нахождения наиболее
стабильной конфигурации. При относительной
простоте данного метода возможности его приме-
нения ограничены учeтом только потенциальной
энергии относительных смещений атомов в ис-
следуемой системе. Это возможно при условии,
что материал находится при температуре 0 К, ко-
гда кинетическая составляющая общей энергии
равна нулю. В таком приближении не представ-
ляется возможным исследовать динамику струк-
турно-энергетических превращений в материале
в зависимости от температуры и времени.

В настоящее время большая часть исследований
структурно-энергетических превращений в мате-
риалах на атомном уровне, выполняемых с помо-
щью компьютерного моделирования, проводится с
использованием метода молекулярной динамики
(МД), который и был применен для решения по-
ставленных задач. Метод молекулярной динамики,
по сравнению с другими способами компьютерно-
го моделирования, обладает важными преимуще-
ствами. Он позволяет решать задачи, касающиеся
проблем структурно-энергетических трансформа-
ций как в кристаллических, так и в некристалличе-
ских материалах, деформации и аморфизации
атомных систем в условиях температурно-силовых
воздействий. Метод молекулярной динамики хо-
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рошо зарекомендовал себя при проверке выводов
различных теорий, в особенности теорий жидко-
стей и аморфных фаз, исследовании структурно-
энергетических трансформаций дефектов и фазо-
вых переходов. Данный подход позволяет рассчи-
тывать широкий спектр свойств системы, как тер-
модинамических, так и кинетических, причем в
данном методе имеется возможность соизмерять
динамику исследуемых процессов с реальным вре-
менем.

Процесс МД-моделирования наноструктур пол-
ностью опирается на достаточно подробное описа-
ние частиц, входящих в их состав. В молекулярной
динамике чаще всего используется классическая
точка зрения, согласно которой атомы или молеку-
лы представляются как точечные массы, взаимо-
действующие посредством сил, зависящих от рас-
стояния между этими объектами. Такие силы при
компьютерном анализе рассчитывают при помо-
щи различного рода потенциалов межатомного
взаимодействия, и уровень достоверности полу-
ченных результатов напрямую определяется вы-
бором используемого потенциала. Поэтому после
анализа различных видов представления потен-
циальной энергии, имитация нанокластеров Ag
была проведена с использованием хорошо заре-
комендовавших себя потенциалов сильной свя-
зи (tight binding second moment approximation –
TB-SMA) с фиксированным радиусом обреза-
ния, соответствующим пятой координационной
сфере включительно.

Данные потенциалы, основанные на прибли-
жении вторых моментов гамильтониана сильной
связи, были разработаны Клери (Cleri) и Розато
(Rosato) [20]. Предложенный ими модифициро-
ванный метод сильной связи (tight-binding) был
успешно использован в целом ряде кластерных
исследований. Метод основан на том, что боль-
шая группа свойств переходных металлов может
быть полностью определена из плотности состоя-
ний внешних d-электронов. Второй момент плот-
ности состояния есть μ2, и экспериментально
установлено, что энергия когезии металлов про-
порциональна ширине плотности состояний, ко-
торая в приближении вторых моментов есть про-
сто  Если принимаются во внимание только
ddσ-, ddπ- и ddδ-орбитали, то, согласно данной
модели, зонная энергия атома i может быть запи-
сана как

(1)

которая зависит только от расстояния между ато-
мами i и j, т.е. rij. Кроме того, модель имеет слага-
емое, отвечающее за отталкивающее взаимодей-

μ2.
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ствие, в виде суммы борн-майеровских парных
ионных потенциалов:

(2)

где α и β – различные типы атомов. Таким обра-
зом, полная энергия системы имеет вид:

(3)

Величины ξαβ, pαβ, Aαβ, qαβ и  а также радиус
обрезания потенциала rc, определяют параметры
элементов системы. Величины ξαβ, pαβ, Aαβ и qαβ
находятся подгонкой к экспериментальным зна-
чениям энергии когезии, параметру решетки,
объемному модулю В и упругим постоянным С44 и
C '. Несмотря на простую функциональную фор-
му, модель сильной связи достаточно хорошо
описывает упругие свойства, характеристики де-
фектов и плавление для широкого круга ГЦК- и
ГПУ-металлов. На наш взгляд, она является од-
ной из наиболее подходящих схем для компью-
терного анализа малых металлических частиц,
состоящих из нескольких сотен атомов.

Потенциалы, разработанные Клери и Розато,
хорошо зарекомендовали себя при моделирова-
нии металлических систем и прошли подроб-
ную успешную проверку по многим показате-
лям. В частности, было произведено сравнение
с экспериментальными данными ряда парамет-
ров точечных дефектов (вакансий, междоузель-
ных атомов и их малых комплексов), ряда тер-
модинамических свойств металлов (температу-
ры плавления, теплоты перехода, теплоeмкости,
коэффициента теплового расширения, константы
Грюнайзена и т.д.), а также фононных спектров. В
целом на основе анализа данных различных авто-
ров можно сделать вывод, что используемые нами
потенциалы на качественном и количественном
уровне удовлетворительно описывают поведение
ряда термодинамических величин металлических
кластеров. Отмеченные нами различия по резуль-
татам моделирования с использованием других
коллективных потенциалов не превысили 3–5%.

Имитация Ag-кластеров проведена в рамках
канонического ансамбля с использованием тер-
мостата Нозе [21]. В этом случае число частиц N,
объем V и температура Т остаются постоянными
(NVT ансамбль), а полный импульс системы р ра-
вен нулю. Температуру в процессе моделирова-
ния определяли посредством средней кинетиче-
ской энергии атомов, которую рассчитывали на
основе скоростного алгоритма Верле с шагом по
времени h = 1 фс. Структурные переходы опреде-
ляли при помощи визуализаторов, а также функ-
ции радиального распределения и зависимости
потенциальной энергии от температуры.
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При проведении компьютерного эксперимен-
та в качестве начальных структур были использо-
ваны сферические кластеры серебра. В случае
первичной аморфной структуры нанокластеров
частицы, вырезанные из идеальной ГЦК-решет-
ки, претерпевали процедуру нагрева до полного
разрушения дальнего порядка в них. Далее, с це-
лью фиксации аморфного строения, кластеры
подвергали “мгновенной” заморозке до температу-
ры 20 К. Затем для оценки термической устойчиво-
сти малых Ag-кластеров моделируемые системы
были плавно нагреты до 1000 К с помощью термо-
стата Нозе. Для определения наиболее устойчивой
кластерной структуры был взят ансамбль наноча-
стиц одинакового размера. В ходе подвода тепло-
вой энергии температуру ступенчато изменяли с
шагом в 20 К, а в области структурных переходов
с шагом 5 К и при каждом ее фиксированном зна-
чении кластеры выдерживали 1.0 нс. Моделиро-
вание проводилось с использованием компью-
терной программы MDNTP, разработанной Dr.
RalfMeyer, UniversityDuisburg, Germany.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
При проведении компьютерного анализа тер-

мической стабильности строения наночастиц се-
ребра были выбраны нанокластеры диаметром до
2.0 нм. Основной причиной выбора стал тот факт,
что наиболее интересные для нас плазмонные оп-
тические свойства определяются наблюдающи-
мися в нанокластерах Ag квантовыми эффекта-
ми, которые наиболее отчетливы при размерах до
2.0 нм [22]. В этом случае можно считать, что на-
нокластеры серебра обладают уже не объемными,
а молекулярно-подобными свойствами, посколь-
ку их размеры сопоставимы с длиной волны Фер-
ми электронов (~0.5 нм для Ag). Поэтому малые
кластеры Ag имеют дискретные энергетические
электронные уровни, ведущие, например, к силь-
ной флуоресценции [23]. По всей видимости,
именно благодаря данному обстоятельству нано-
кластеры с диаметром 2.0 нм оказались более эф-
фективными при улучшении технических харак-
теристик QLED- и OLED-светодиодов по сравне-
нию с наночастицами большего размера. Другим
важным следствием квантовых эффектов являет-
ся то, что в наночастицах малого размера суще-
ственную роль в стабильности строения могут иг-
рать так называемые “магические” числа различ-
ной природы. Остановимся на технологической
стороне этого вопроса чуть более подробно.

Помимо рассмотренных в [8] наностержней и
наносфер из серебра, экспериментально были
проанализированы другие плазмонные Ag нано-
структуры, такие как нанокубы и нанозвезды.
Оказалось, что благодаря своим острым граням и
краям именно эти структуры имеют тенденцию к
максимальному улучшению основных свойства

светодиодов [18, 24–26]. Включение Ag-наноча-
стиц такой формы в активный слой светодиодов
привело к увеличению выхода по току в 75 раз, а
также к увеличению интенсивности электролю-
минесценции примерно вдвое [18]. В целом,
структуры с острыми углами имеют пики интен-
сивности излучения, смещенные в красную об-
ласть, по сравнению с округлыми структурами
аналогичных размеров. Однако усечение углов
влияет не только на частоту излучения, но и изме-
няет электрическое поле вблизи поверхности ча-
стицы, приводящее к концентрации света в нано-
размерных объемах и резкому увеличению интен-
сивности свечения этих областях, что и требуется
в QLED- и OLED-технологиях.

В наших ранних работах по данной тематике
[27, 28] уже проводили анализ термической ста-
бильности ряда размеров малых нанокластеров
серебра при условии их начального ГЦК-строе-
ния. На основе проведенных компьютерных экс-
периментов можно однозначно определить не-
возможность сохранения кубической формы у та-
ких Ag наночастиц в рабочей области температур
светодиода. Причина состоит в огромном проценте
поверхностных атомов, которые за счет уменьше-
ния координационного числа являются термиче-
ски подвижными. Поэтому уже при комнатной
температуре происходит явно выраженная диффу-
зионная перестройка наночастиц с целью умень-
шения поверхностной энергии. Атомы верхнего
слоя буквально скользят по поверхности, пытаясь
занять энергетически более выгодные позиции. Ре-
зультатом является формирование у нанокластера
подобия сферической формы, часто обладающей
икосаэдрическим или декаэдрическим строением.

Данный результат мы считаем достаточно важ-
ным, т.к. симметрия частиц в явном виде влияет
на величину рассеяния и поглощения световой
волны. Без образования сильного диполя рассея-
ние и поглощение света наночастицами будет не-
значительным. Для высокосимметричных фигур,
таких как сферы, кубы и октаэдры, сильный ди-
поль может быть легко сформирован. Так, разделе-
ние заряда на углах куба создаст диполь, потому что
углы находятся на противоположных сторонах ли-
нии симметрии. По аналогии, для сфер разделение
заряда происходит в полностью изотропной среде.
Однако наноструктуры, не имеющие такой сим-
метрии, например, треугольные пластины, не мо-
гут образовать сильный диполь, что приводит к
слабой абсорбции света.

Формирование икосаэдрического строения
наночастиц в этом контексте имеет принципи-
альное значение. Понятно, что наибольшая ми-
нимизация объема определяется формированием
икосаэдра (Ih) Макея, поверхность которого со-
стоит из 20 равносторонних треугольников. Ико-
саэдры Макея большего размера формируются
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добавлением дальнейших Ih оболочек, что и при-
водит к минимизации площади поверхности кла-
стера и, соответственно, выигрышу в поверхност-
ной энергии. Таким образом, образуя правильную
икосаэдрическую (декаэдрическую) структуру в
наночастицах серебра, мы решаем задачу форми-
рования высокосимметричной фигуры, имеющей,
помимо прочего, максимально возможное число
острых углов для стока электронов, необходимых
для увеличения светимости светодиода.

Данная статья посвящена рассмотрению во-
просов получения термически устойчивого ико-
саэдрического (декаэдрического Dh) строения
нанокластеров серебра диаметром до 2.0 нм, у ко-
торых в качестве исходной фазы были приняты
ГЦК или аморфная конфигурации, что позволяет
проследить влияние начальной морфологии Ag-
наночастиц на характер возможных структурных
переходов.

В работе [29] средствами компьютерного моде-
лирования нами исследована структурная стабиль-
ность малых нанокластеров серебра с размерами,
соответствующими ряду “магических” чисел ГЦК-
строения при условии исходной аморфной конфи-
гурации (Ag79, Ag135 и Ag201). Полученные законо-
мерности сравнивали с данными [27, 28] для анало-
гичного набора частиц с начальной ГЦК-морфо-
логией. Было показано, что характер термически
индуцированных структурных переходов иссле-
дуемых нанокластеров резко отличается от ранее
наблюдаемых: отсутствуют ГЦК- и ГПУ-конфи-
гурации на фоне преобладания Ih модификаций.
На основе полученных данных был сделан вывод,
что использование разного начального строения
малых нанокластеров серебра позволяет в ходе
термической эволюции создать кластеры с требу-
емым внутренним строением, что может быть не-
достижимо при обычных химических или физи-
ческих методах синтеза.

Результаты [29] по стабилизации икосаэдриче-
ского строения нанокластеров серебра диамет-
ром до 2.0 нм показались нам очень многообеща-
ющими, поэтому в данной статье был проведен
дальнейший анализ таких вопросов уже с учетом
роли “магических” чисел ГПУ-структур для кла-
стеров серебра (Ag89, Ag120, Ag153 и Ag177) с началь-
ной аморфной фазой.

Хорошо известно, что кластеры с определен-
ным числом атомов, отвечающим “магическим”
числам, гораздо более стабильны по сравнению с
кластерами иной величины. При этом степень де-
фектности поверхности кластеров с “магически-
ми” числами атомов минимальна, в то время как
у остальных она может быть весьма значитель-
ной, что оказывает существенное влияние на яв-
ление поверхностного плазмонного резонанса. Т.е.
в случае малых кластеров часто именно “магиче-
ские” числа различной природы играют решаю-

щую роль в стабилизации того или иного внутрен-
него строения. Так как нас интересует формиро-
вание устойчивой икосаэдрической структуры в
нанокластерах серебра, то естественно прове-
рить предельные случаи такой устойчивости, то
есть кластеры с “магическими” размерами ГЦК-
[29] и ГПУ-фазы.

В объeмном состоянии серебро имеет гранецен-
трированную кубическую решeтку, но конкурен-
ция между объeмной и поверхностной энергиями в
нанометровом диапазоне может привести к фор-
мированию сразу нескольких различных изомеров.
Одна из причин появления различных структур-
ных модификаций заключается в очень близких
значениях энергий связи, рассчитанных у разных
структур. Так, различие по этому параметру в слу-
чае наночастиц золота при N = 55 атомов состави-
ло 9.4 мэВ/атом между аморфной и Ih структура-
ми, приN = 75 атомов декаэдрическая (Dh) моди-
фикация оказалась стабильнее аморфной всего
на 5.7 мэВ/атом [30]. Именно поэтому у малых
наночастиц металлов, в том числе и у серебра,
возможно наличие самого различного внутренне-
го строения.

В качестве характерного примера роли геомет-
рических “магических” чисел в термической ста-
бильности строения кластеров серебра рассмот-
рим конфигурационные изменения кластеров Ag
размером 89 и 153 атомов, что соответствует ГПУ-
структурным “магическим” числам. Выбор имен-
но этой политипной модификации обусловлен
тем обстоятельством, что она очень схожа с ГЦК-
строением, которое является стандартным для се-
ребра. Так как энергии связи таких структур очень
близки, то представляется очевидным, что в случае
малых размеров металлические наночастицы под
действием имеющейся тепловой энергии будут
способны переходить из ГЦК в ГПУ-модифика-
ции или в обратном направлении. Поэтому пред-
ставляет интерес выяснения вопроса, смогут ли
геометрические ГПУ “магические” числа стаби-
лизировать ГПУ/ГЦК-строение в ходе подвода
тепловой энергии.

Сравнительный анализ начнем срезультатов
для кластеров Ag89 и Ag153 начального ГЦК-строе-
ния [28]. Кратко опишем полученные особенно-
сти поведения данных наночастиц при условии
плавного подвода термической энергии. Из дан-
ных моделирования видно, что в 80% случаев при
нагреве кластера Ag89 (D = 1.48 нм) его потенци-
альная энергия резко понижается и уже при Т =
= 73 К наночастица пытается осуществить переход
из начальной ГЦК-фазы к икосаэдрической моди-
фикации. Падение потенциальной энергии соста-
вило здесь примерно 0.085 Рид. (13 мэВ/атом), что
является очень существенной величиной. Однако
термической энергии атомов нанокластера Ag89
все же оказывается недостаточно, чтобы осуще-
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ствить диффузионный переход полностью, и ато-
мы в частице образуют не совсем идеальное Ih
строение. В остальных 20% проведенных опытов
начальная ГЦК-структура кластеров трансфор-
мировалась в смесь ГЦК- и ГПУ-фаз. Такой пе-
реход также сопровождался понижением потен-
циальной энергии кластеров в интервале темпе-
ратур от 66 до 78 К, хотя и не таким существенным.

Следовательно, даже в случае достаточно ма-
лого кластера наличие геометрического “магиче-
ского” числа ГПУ-структуры не может гаранти-
ровать ее появление в ходе нагрева кластера с
ГЦК-строением или как-то стабилизировать ис-
ходную ГЦК-фазу. Сравнивая Ag89 с кластером
Ag79 (ГЦК “магическое” число) [27], необходимо
отметить, что, несмотря на одинаковое начальное
строение и близкое число атомов, для Ag89 только
в 20% случаев фиксировалась ГЦК/ГПУ-структу-
ра, в то время как для кластеров Ag79 ГЦК строе-
ние оказывалось термически стабильным в 100%
модельных опытов. Таким образом, можно отме-
тить, что “магическое” ГПУ-структурное число
оказывает дестабилизирующее влияние на исход-
ное ГЦК-строение кластера Ag89.

Данный вывод согласуется с результатами [22],
где было показано, что даже при очень низких
температурах ГЦК-кластер Ag89 является энерге-
тически намного менее стабильным по отноше-
нию к кластерам с икосаэдрическим или декаэд-
рическим строением. Т.е. переход к этим структу-
рам в процессе подвода тепловой энергии может
стать энергетически более выгодным, что и было
продемонстрировано при нашем моделировании.
Однако большой энергетический разрыв между
структурами типа Ih, Dh и ГЦК, ГПУ в кластере
Ag89 в большинстве случаев не позволяет сформи-
ровать идеальную пятичастичную структуру во
время такого конфигурационного перехода.

Ситуация с Ag153 [28] оказывается аналогичной
рассмотренному выше случаю Ag89. Так как кластер
Ag153 обладает большим размером, то начальная
ГЦК-конфигурация в ходе нагрева сохранялась на-
много дольше, примерно до 380–400 К. При таких
температурах начинался процесс атомной пере-
стройки в направлении ГПУ-строения, но одно-
временно с этим происходило и частичное форми-
рование икосаэдрической фазы. В результате рез-
кой конкуренции между ними кластеру Ag153 не
удается сформировать ни одну четко определяемую
структуру, из-за чего наблюдали его смешанное
строение вплоть до температуры плавления.

Далее рассмотрим термическую эволюцию стро-
ения нанокластеров серебра Ag89 и Ag153, но уже с
исходным расположением атомов, соответству-
ющим аморфному строению. Для частиц Ag89
наблюдали поведение, аналогичное Ag79 [29],
только в данном случае имело место увеличение

доли стабильной конечной аморфной структу-
ры с 70 до 90%. Т.е. в подавляющем большинстве
случаев эволюция происходила по следующему
сценарию: при температуре примерно 300 К на-
блюдалась небольшая перестройка внутреннего
строения, сопровождающаяся слабым уменьше-
нием потенциальной энергии кластера. Точно та-
кое же поведение наблюдали и у Ag79 [29] при тем-
пературе примерно Т = 250 К. Далее подвод теп-
ловой энергии приводил при Т = 500–550 К к
достаточно сильному падению потенциальной
энергии кластера, примерно на 0.05 Рид., что дает
увеличение энергии связи на 7.6 мэВ/атом. Одна-
ко какую-либо явно выраженную структуру в
кластере Ag89 выделить все же не удалось.

В остальных 10% модельных опытов термиче-
ская эволюция происходила чуть по иному сцена-
рию. Первичное, также небольшое падение по-
тенциальной энергии наблюдали уже при темпе-
ратуре Т = 150 К, а не 300 К, как в большинстве
случаев. Однако его оказывалось достаточным
для формирования не совсем четко выраженного
пятичастичного строения.

Таким образом, если для кластера Ag79 (ГЦК-
“магическое” число) смена исходного строения с
ГЦК на аморфное в ходе нагрева привела к значи-
тельному росту вероятности формирования ико-
саэдрической (декаэдрической) структуры [29],
то для кластера Ag89 (ГПУ-“магическое” число)
этого не произошло. В процессе подвода тепло-
вой энергии у кластеров серебра такого размера об-
разования четко выраженных структур не наблю-
дали. Полученный результат можно объяснить тем
обстоятельством, что аморфное строение характе-
ризуется пониженным координационным числом,
из-за чего атомы обладают большей свободой для
перемещения. В случае кластеров такого малого
размера это может привести к достаточно низкому
значению поверхностной энергии. ГЦК-кластер
же из-за наличия плоских граней таким малым
значением поверхностной энергии не обладает.
Поэтому может сложиться ситуация, когда разу-
порядоченное строение может стать энергетиче-
ски даже более выгодным, чем ГЦК или ГПУ.

Последним рассматриваемым кластером с
ГПУ-“магическим” числом был Ag153 с началь-
ным аморфным строением. В отличие от случая
кластера Ag153 с исходной ГЦК-фазой [28], можно
сделать вывод о том, что наличие начального
аморфного строения явно облегчает формирова-
ние пятичастичного строения, которое в той или
иной форме фиксировали во всех модельных экс-
периментах (рис. 1). Причем в 40% опытов после
завершения первого этапа структурной пере-
стройки кластер имел декаэдрическое строение,
которое затем переходило вIh модификацию при
температурах, близких к точке плавления.
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Следовательно, по результатам проведенных
компьютерных экспериментов можно сделать
вывод, что даже при учете “магических” геомет-
рических чисел ГЦК- и ГПУ-строения наличие
в малых кластерах серебра начальной аморфной
фазы приводит к росту вероятности получения в
ходе нагрева Ag наночастиц икосаэдрической или
декаэдрической структуры.

Для изучения полученных выше закономерно-
стей далее исследовали строение наночастиц се-
ребра с размерами, отличными от структурных
“магических” чисел, для чего был взят ансамбль
кластеров Ag120 (D = 1.53 нм) и Ag177 (D = 1.8 нм).
Размеры кластеров были выбраны таким обра-
зом, чтобы по возможности уменьшить влияние
различного рода “магических” чисел, что позво-
ляет нам определить “свободную” эволюцию
кластеров серебра при условии термического воз-
действия.

Для сравнительного анализа данных модели-
рования в случаях различного начального строе-
ния в качестве первого примера приведем резуль-
таты для ансамбля кластеров Ag120 с начальной
ГЦК-фазой [28]. Данные Ag кластеры демонстри-
ровали так называемое “классическое” поведе-
ние, которое заключалось в том, что начальное
кристаллическое строение (ГЦК) оказывалось
очень неустойчивым и в ходе подвода тепловой
энергии достаточно быстро преобразовывалось в
структуру, обладающую более низким значением
поверхностной энергии (Ih, Dh). Так, при темпе-
ратурах примерно до 200 К кластер Ag120имел ис-
ходное ГЦК-строение. Далее происходит диффу-
зионная перестройка атомов с формированием
практически правильной икосаэдрической струк-

туры, стабильно существующей вплоть до перехода
в расплавленное состояние.

Для кластеров Ag, состоящих из 177 атомов
[27], полученные в ходе компьютерного модели-
рования результаты доказали, что для кластера
серебра данного размера и начального ГЦК-стро-
ения структурный переход не характерен. С ро-
стом температуры от 20 до 400 К моделируемая
система сохраняла первоначальную идеальную
ГЦК-фазу, а при дальнейшем нагревании класте-
ра происходила слабая деформация его кристал-
лической решетки.

Данное поведение нанокластеров Ag177 про-
слеживали в 60% опытов, в остальных 40% экспе-
риментов наблюдали колебания потенциальной
энергии вблизи точки плавления, что все же при-
водило к некоторой перестройке кластерной
структуры. Анализируя изменения внутренней
структуры нанокластеров Ag177 этой группы, был
установлен слабый структурный переход от ГЦК-
фазы к декаэдрической модификации в области
фазового перехода твердое тело–жидкость.

Отметим, что размер N = 177 атомов достаточ-
но далек как от различных структурных, так и
электронных “магических” чисел. На наш взгляд,
именно это обстоятельство определяет вид тер-
мической эволюции кластера Ag177. В подавляю-
щем большинстве случаев его исходное ГЦК-
строение сохранялось практически до температу-
ры плавления, аналогично кластерам Ag79 или
Ag201 [29]. Но у кластеров данных размеров ГЦК-
структура была стабильной вплоть до ее разруше-
ния в результате плавления, и основную роль в
этом сыграла стабилизация строения благодаря
ГЦК-структурному “магическому” числу. Если
же размер кластера такому числу не соответствует
(N = 177 атомов), то стабилизация структуры будет
неполной. Ослабление связей между атомами, на-
блюдаемое вблизи температуры плавления, позво-
ляет проявиться и другому типу атомного строения
с наличием пятичастичной симметрией, что для
этого размера наночастиц серебра подтверждается
экспериментально [31]. Также можно сделать вы-
вод, что, по всей видимости, размер ГЦК-кластера
Ag177 является именно той границей, выше которой
структурам с пятичастичной симметрией стано-
вится очень сложно проявить себя из-за значитель-
ного роста в кластере энергии упругих напряже-
ний, нивелирующих возможный выигрыш в по-
верхностной энергии.

Рассмотрим теперь, как изменение начального
внутреннего строения данных кластеров не “ма-
гических” размеров повлияло на характер и осо-
бенности возможных структурных переходов. В
качестве первого примера рассмотрим аморфный
кластер Ag120. При начальных температурах кла-

Рис. 1. Зависимость потенциальной энергии кластера
Ag (N = 153 атома) от температуры. Показан наиболее
вероятный вариант термической эволюции.
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стер с ГЦК строением ожидаемо является более
устойчивым, обладая энергий Ер = –23.21 Рид, в
то время как тот же кластер, но с аморфным на-
чальным строением имел Ер = –23.12 Рид (ΔЕр ≈
≈ 0.09 Рид, или ≈ 0.01 эВ/атом). Подобная ситуа-
ция сохранялась до начала структурной пере-
стройки в ГЦК-кластере.

Так, при Т = 200 К кластер с начальным ГЦК-
строением резко изменяет свою структуру на ико-
саэдрическую, получая при этом дополнитель-
ный выигрыш в энергии примерно в 0.15 Рид, а
аморфный кластер Ag120 по-прежнему сохраняет
свое состояние до температур Т = 350 К и только
потом переходит к икосаэдрическому строению
(рис. 2). При температуре Т = 450 К оба кластера
Ag120 (ГЦК и аморфный) имели примерно одина-
ковое значение потенциальной энергии, говоря-
щее о примерно одинаковом качестве полученно-
го в ходе перестройки икосаэдра. В пользу этого
говорят и равные температуры плавления обеих
наночастиц.

Таким образом, кластеры Ag120 с разным началь-
ным строением в ходе термического воздействия
образовали икосаэдрические структуры примерно
одинакового качества, но в кластере с начальным
ГЦК-строением это произошло на 150 К раньше.
Причина этого, на наш взгляд, очевидна: при тем-
пературе Т = 100 К ГЦК строение давало лишь не-
большой выигрыш в энергии ΔЕр ≈ 0.01 эВ/атом по
отношению к кластеру с начальным аморфным
строением, и при сохранении ГЦК структуры уже
при Т = 300 К такой кластер обладал бы уже боль-
шим значением энергии ΔЕр ≈ 0.006 эВ/атом. В
кластере же с начальной аморфной структурой
изменения строения происходили плавно, и как

только значения тепловой энергии kT становится
достаточным, начинается оптимизация располо-
жения атомов для того, чтобы перевести кластер
Ag120 в энергетически более выгодное состояние
также с формированием икосаэдра.

Последним рассмотренным случаем будет кла-
стер Ag177 с начальным аморфным строением. Ре-
зультаты проведенного нами моделирования пока-
зывают, что в случае начального ГЦК-строения в
кластерах серебра с размером более 170–180 ато-
мов даже в ходе теплового воздействия невозмож-
но добиться формирования икосаэдрической (де-
каэдрической) структуры. Характер же поведения
нанокластеров Ag177 с начальным разупорядочен-
ным расположением атомов претерпевал по от-
ношению к этому случаю значительные измене-
ния. Здесь предпочтительным стал структурный
переход к икосаэдру (≈80% опытов), произо-
шедший при температурах порядка 350–400 К
(рис. 3). Энергетический выигрыш такого пере-
хода Аморфное → Ih составил примерно 0.15 Рид
(0.0115 эВ/атом), что делает икасаэдрическое
строение нанокластеров Ag177 достаточно устой-
чивым. В нашем случае оно сохранялось вплоть
до температуры плавления. В других 20% прове-
денных нами компьютерных экспериментов был
отмечен иной вариант термической эволюции кла-
стеров Ag177с начальной аморфной структурой.
При температурах 200–250 К процесс подвода
тепловой энергии приводил к падению потенци-
альной энергии на ΔЕр = 0.23 Рид (0.0177 эВ/атом)
с формированием декаэдра. Далее до темпера-
тур плавления значительных изменений ни по
энергии, ни по строению практически не фик-
сировали.

Рис. 2. Зависимость потенциальной энергии кластера
Ag (N = 120 атомов) от температуры. Показан наибо-
лее вероятный вариант термической эволюции.
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Рис. 3. Зависимость потенциальной энергии кластера
Ag (N = 177 атомов) от температуры. Показан наибо-
лее вероятный вариант термической эволюции.
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ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Одним из возможных способов улучшения ха-

рактеристик OLED- и QLED-светодиодов явля-
ется использование эффекта поверхностного
плазмонного резонанса, возникающего в наноча-
стицах серебра [32]. На основе проведенных иссле-
дований был сделан вывод о том, что наиболее эф-
фективными с точки зрения SPR-эффекта должны
стать малые высокосимметричныенаночастицы,
что сразу ставит вопрос о формировании в плаз-
монныхнаночастицахикосаэдрического строения.
Поэтому в данной работе методом молекулярной
динамики исследована термическая стабильность
внутреннего строения малых нанокластеров сереб-
ра (диаметром до 2.0 нм) с целью нахождения
технологических условий создания устойчивых
икосаэдрических структур. Было найдено, что
применение на начальном этапе термического
воздействия Ag нанокластеров с разупорядочен-
ным (аморфным) строением в большинстве ис-
следуемых случаев приводило к образованию в
области рабочих температур светодиода требуе-
мой пятичастичной симметрии Ag наночастиц,
что является недостижимым использованием
имеющихся сейчас методах синтеза, при которых
обычно происходит образование ГЦК-строения.
Предложенные в статье идеи могут быть исполь-
зованы для создания более стабильного SPR-эф-
фекта в OLED- и QLED-светодиодах следующего
поколения.

Работа выполнена при финансовой поддержке
Российского фонда фундаментальных исследова-
ний (грант № 19-48-190002). Ю.Я. Гафнер также
благодарит НОЦ “Енисейская Сибирь” за по-
мощь в проведении исследований.
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Методами компьютерного моделирования с использованием межатомного потенциала погружен-
ного атома исследованы симметричные границы наклона  и  в ГПУ титане.
Методом молекулярно-статического моделирования рассчитаны структура и энергии рассматрива-
емых границ, энергии образования вакансий в них. Методом молекулярной динамики исследована
устойчивость границ при повышенных температурах и рассчитаны коэффициенты зернограничной
самодиффузии. Установлено, что граница  стабильна до температуры фазового превра-
щения ГПУ → ОЦК (1155 К), а граница  – до 900 К. Показано, что рассчитанные зна-
чения коэффициента зернограничной диффузии близки к экспериментальным.
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ВВЕДЕНИЕ

Титан является важнейшим металлом в аэро-
космической технике, находит широкое медицин-
ское применение. Свойства поликристаллического
титана напрямую зависят от структуры и свойств
границ зерен (ГЗ). Самодиффузия по высокоугло-
вым ГЗ составляет основу механизмов миграции
ГЗ, роста зерен, ползучести Кобла и других диффу-
зионно-контролируемых процессов в поликри-
сталлах.

Экспериментальные исследования зерногра-
ничной диффузии не могут дать информацию о
диффузии в конкретной зернограничной обла-
сти, поэтому данные исследования дополняются
исследованием структуры ГЗ и атомистическим
моделированием диффузионных процессов.

Компьютерное моделирование ГЗ преиму-
щественно использует модель бикристалла с ра-
зориентировкой, соответствующей теории ре-
шеток совпадающих узлов [1–4], которая не
всегда подходит для определения и классифика-
ции ГЗ в гексагональных решетках [5]. Поэтому
в настоящей работе не приводится значение об-
ратной плотности совпадающих узлов в обозна-
чениях границы.

Данная работа посвящена исследованию струк-
туры большеугловых специальных границ зерен

наклона в α-титане, имеющем гексагональную
плотноупакованную (ГПУ) кристаллическую ре-
шетку.

Согласно [6] атомистическое компьютерное
моделирование специальных ГЗ в ГПУ-металлах
возможно, если углы разориентировки соответ-
ствуют кристаллографическим плоскостям, кото-
рые совпадают с плоскостями границ зерен.

В литературе мало сведений о границах в
ГПУ титане с осью наклона  Существует
ограниченное число границ зерен с осью накло-
на  имеющих кристаллографические
плоскости ГЗ [7]. Из данного набора ГЗ для ис-
следования выбраны две ГЗ с наименьшей
энергией образования: двойниковая граница

 с углом наклона 64.3° и симметричная
граница наклона  с углом наклона
150.3°. При предварительном исследовании вы-
яснено, что данные ГЗ наиболее стабильны, что
делает возможным выполнить расчеты коэффи-
циентов зернограничной диффузии вдоль этих
границ.

В работе поставлены задачи рассчитать струк-
туру и энергию рассматриваемых ГЗ, их термиче-
скую стабильность, оценить энергии образова-
ния вакансий в ГЗ, а также рассчитать коэффици-
енты зернограничной самодиффузии.

[2 1 10](01 13) [2 1 10](0221)

[2 1 10](01 13)
[2 1 10](0221)

[2 1 10].

[2 1 10],

[2 1 10](01 13)
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МЕТОДИКА
АТОМИСТИЧЕСКОГО МОДЕЛИРОВАНИЯ

Для расчета структуры и энергии ГЗ был ис-
пользован метод молекулярной статики (МС). В
данном методе по умолчанию отсутствует движе-
ние, поэтому считается, что отсутствие темпера-
туры соответствует условному 0 К. С использова-
нием программы LAMMPS [8] были выполнены
расчеты для двух большеугловых симметричных
границ наклона:  и 

Исходный кристаллит моделирования был ори-
ентирован по следующим кристаллографическим
направлениям: x0 ||  y0 || [0001], z0 ||  За-
тем блок был разделен на две части. “Зерно 1” и
“Зерно 2”, как показано на рис. 1. Расчетная ячей-
ка, вмещающая в себя 2 блока, имела периодиче-
ские граничные условия Борна–Кармана в трех ор-
тогональных направлениях. Процедура построения
симметричных ГЗ была подобна использованной в
работах [9, 10].

Для создания специальной границы зерен каж-
дый блок моделирования разворачивали один от-
носительно другого вокруг оси наклона z на угол,
соответствующий специальному углу θ (рис. 1).
Для формирования геометрии моделируемого
блока использована программа ATOMSK [11]. В
качества визуализатора для анализа структур ис-
пользована программа OVITO [12].

Ячейка моделирования имеет две идентичных
ГЗ: ГЗ 2, повторяющаяся на границах ячейки
вследствие периодических граничных условий, и
ГЗ 1 между двумя блоками (зернами) (рис. 1).

Расчетная ячейка содержала ~18 500 атомов.
Размеры блока моделирования связаны с гео-
метрией конкретной границы. Размеры ячейки
для границы  составляют приблизи-
тельно 16 × 8.9 × 2.9 нм. Размеры блока для ГЗ

 равны 7.2 × 9.6 × 4.8 нм.

[2 1 10](01 13) [2 1 10](0221).

[0 110], [2 1 10].

[2 1 10](0221)

[2 1 10](01 13)

Для выбора потенциала для α-титана, наилуч-
шим образом описывающего межатомное взаимо-
действие, было проведено сравнение ряда экспери-
ментальных параметров с параметрами, рассчитан-
ными с использованием различных потенциалов.
Наиболее перспективными являются потенциа-
лы, удовлетворительно описывающие фазовые
превращения. Такими потенциалами являются
потенциалы модифицированного погруженного
атома [13–15] и потенциалы типа Финисса–Син-
клера [16].

Все эти потенциалы для титана показали хо-
рошее согласие с экспериментальными данны-
ми (табл. 1). Наилучшее согласие с эксперимен-
том по совокупности расчетных характеристик
обеспечивает потенциал Ti3 [16], который и ис-
пользовали в расчетах.

Энергию ГЗ, EGB, рассчитывали с помощью вы-
ражения:

(1)

где Ep – полная потенциальная энергия релакси-
рованного бикристалла, N – число атомов в си-
стеме, Ecoh – энергия когезии (энергия связи,
приходящаяся на один атом решетки идеального
кристалла), S – площадь ГЗ. Наличие двух границ
учитывает удвоенная площадь S в знаменателе.

Структуру и энергию ГЗ для каждой разориен-
тировки получали для различных начальных кон-
фигураций в результате поиска локального мини-
мума энергии, методом сопряженных градиентов.
В дальнейшем анализировали структуру, соответ-
ствующую глобальному минимуму энергии.

Проведены расчеты энергии образования ва-
кансий в позициях, расположенных на разном

−
= р coh

GB ,
2

E NE
E

S

Рис. 1. Схема построения трехмерной периодической бикристаллической расчетной ячейки. Черным цветом обозна-
чены границы зерен (ГЗ 1 и ГЗ2). Зерно 1 и зерно 2 развернуты относительно друг друга на угол θ вокруг оси z.

x

x0x0
y0y0

y

z

ГЗ 2
ГЗ 1

ГЗ 2

Зерно 1Зерно 1Зерно 1

Зерно 2Зерно 2Зерно 2

Зерно 1Зерно 1

θ/2θ/2

Зерно 2Зерно 2



616

ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 123  № 6  2022

УРАЗАЛИЕВ и др.

расстоянии от плоскости границы. Энергию об-
разования вакансий рассчитывали по формуле:

(2)

где Ei – начальная энергия системы, до удаления
атома, N0 – общее число атомов, Ef – энергия си-
стемы после удаления атома, это энергия системы
N0 – 1 частиц. Член Ei/N0 – учитывает энергию,
приходящуюся на один атом. Чтобы проверить
устойчивость структуры ГЗ, построенных мето-
дом молекулярной статики для 0 К, при конечных
температурах отжиг проводили методом молеку-
лярно-динамического моделирования (NPT ан-

= − − i
V f 0

0

( 1) ,EE E N
N

самбль). Стабильная структура определяется как
структура, в которой конфигурация ГЗ не меняет-
ся после отжига, т.е. длительной выдержки при
заданной температуре. Отжиг проводили следую-
щим образом. Исходным состоянием была струк-
тура, полученная методом молекулярной стати-
ки. Далее выполняли нагрев от 0 К до заданной
температуры в течение 2 нс. Затем следовала вы-
держка при постоянной температуре (достигнутой
на предыдущем этапе нагрева), в течение 40 нс, по-
сле чего запускали процедуру минимизации энер-
гии ГЗ, методом сопряженных градиентов, встро-
енным в LAMMPS. Значения температуры задава-
ли в интервале 400–1200 К с шагом 50 К. Расчет
коэффициента диффузии произведен для границ
зерен, сохранивших свою структуру при отжиге,
при разных температурах.

При проведении МД-моделирования атомы
на краях блока моделирования зафиксированы.
Это необходимо в силу того, что при повышен-
ных температурах граница может мигрировать.
Чтобы предотвратить миграцию, для всех темпе-
ратур были использованы области с фиксирован-
ными атомами, т.е. области, в которых не работал
термостат (Т = 0 К). Размеры данных областей со-
ставляли 0.5 нм по краям блока по оси у (рис. 2).
Аналогичный подход использован в работах
[22–24].

В работе выполнены расчеты зернограничной
диффузии для температур, при которых граница
стабильна. При этом предполагали, что зерногра-
ничная диффузия протекает по вакансионному ме-

Таблица 1. Сравнение экспериментальных характеристик α-титана со свойствами, рассчитанными на основе
потенциалов межатомного взаимодействия

Свойства
Расчет с использованием различных потенциалов

межатомного взаимодействия Экспе-
римент

Ti1 [16] Ti2 [16] Ti3 [16] AlTi [17] CoTi [15] NiTi [13] VNiTi [14]

a, нм 0.2947 0.2949 0.2951 0.2951 0.292 0.291 0.291 0.295 [18]
c/a 1.588 1.597 1.593 1.585 1.633 1.62 1.633 1.587 [19]
C11, ГПа 161 160 165 178 174 158 170 176.1 [19]
C12, ГПа 80 70 88 74 82 109 96 86.9 [19]
C44, ГПа 53 54 58 51 41 34 40 50.8 [19]
C13, ГПа 86 70 83 77 73 67 72 68.3 [19]
С33, ГПа 169 165 166 191 185 200 190 190.5 [19]
С66, ГПа 40 45 39 52 46 25 37 44.6 [19]
Энергия когезии, эВ/атом 5.346 5.247 5.402 4.85 4.87 4.832 4.87 4.85 [19]
Объемный модуль упруго-
сти, ГПа

115.3 106.61 111.13 107.58 109.75 111.34 112.34 105.1 [18]

Поверхностная энергия, 
(0001), Дж/м2

1.346 1.882 2.212 1.725 2.094 2.023 2.023 1.92 [21]

Энергия образования 
вакансии, эВ

2.67 1.7 1.62 1.83 1.78 1.83 1.46 1.27 [20]

Рис. 2. Схема расчетной ячейки молекулярно-дина-
мического моделирования, где z является осью на-
клона. Серым цветом указана зона с фиксированны-
ми атомами.

x

Фиксированные
атомыГЗ

y

z
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ханизму. Это предположение основывали на про-
веденных ранее мёссбауэровских исследованиях,
которые показали, что в случае, если диффундиру-
ющий атом близок по размеру к атому матрицы, ре-
ализуется вакансионный механизм зерногранич-
ной диффузии [25]. Следовательно, можно доста-
точно уверенно утверждать, что зернограничная
самодиффузия должна протекать по вакансионно-
му механизму.

Расчет самодиффузии по ГЗ осуществляли сле-
дующим образом. Перед проведением расчета в
границе зерна в позиции, соответствующей мини-
мальной энергии образования вакансии, создавали
одну вакансию. После того, как вакансия создана в
нужной позиции, проводили нагрев до заданной
температуры в течение 2 нс, потом отжиг в тече-
ние 40 нс, а затем моделирование диффузии в те-
чение 20 нс.

Время шага выбирали порядка 1 фс. Время мо-
делирования составляло 20 нс. При этом рассчи-
тывали коллективное среднее квадратичное сме-
щение атомов в границе зерна, ширину которой
принимали ~1 нм. Коэффициент зернограничной
диффузии D рассчитывали на основании среднего
квадратичного смещения по формуле:

(3)

где xi, yi, zi – координаты атомов в момент време-
ни t; xi0, yi0, zi0 – исходные координаты атомов, n –
количество атомов в ГЗ в блоке моделирования, N –
число атомов на 1 вакансию, t – общее время моле-
кулярно-динамического моделирования. Множи-
тель n/N добавлен, чтобы учесть, что количество
атомов в ГЗ в блоке моделирования отличается от
количества атомов, приходящихся на 1 вакансию.

Количество атомов, приходящихся на 1 вакан-
сию, рассчитывали как величину, обратную рав-
новесной концентрации вакансий Cv:

(4)
Равновесную концентрацию вакансий рассчи-

тывали по формуле:

(5)

где Ev min – минимальная энергия образования
вакансии в границе зерна, T – абсолютная тем-
пература.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
На рис. 3 показаны структуры релаксирован-

ных ГЗ, исследованных в настоящей работе
(плоскость рисунка перпендикулярна оси накло-
на). Черные и светлые кружки обозначают пози-
ции атомов в чередующихся плоскостях, перпен-
дикулярных оси наклона, т.е. соответствуют раз-

( ) ( ) ( ) − + − + − = 
2 2 2

0 0 0
,

6
i i i i i ix x y y z z nD

nt N

= v1 .N С

 = − 
 

v min
v exp ,EС

kT

ным атомным плоскостям. Пунктирные линии
охватывают структурные элементы.

Каждая из границ образована одним типом
структурных элементов (показаны пунктиром),
хотя и различных. Следовательно, они относятся
к типу так называемых “предпочтительных” гра-
ниц. Энергия границы  составляет
0.196 Дж/м2, границы  – 0.286 Дж/м2.
Близкие значения энергии ГЗ наблюдали в работе
[6] для границ, соответствующих минимальной
энергии: двойниковой ГЗ  и симмет-
ричной ГЗ  которые имеют структу-
ру, похожую на структуру ГЗ, исследуемых в дан-
ной работе.

В работе проведены расчеты энергии образо-
вания вакансий в зависимости от расстояния от
плоскости границы зерна. Зависимость энергии
образования вакансии от расстояния от плоско-
сти границы для рассматриваемых границ пока-
зана на рис. 4.

[ ]( )2 1 10 01 13
[ ]( )2 1 10 0221

[ ]( )12 10 1011
[ ]( )12 10 2021 ,

Рис. 3. Рассчитанная релаксированная структура гра-
ниц зерен  θ = 64.3° (а) и  θ =
= 150.3° (б).

(а)

(б)

[2 1 10](01 13) [2 1 10](0221)
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Ширина приграничной области, для которой
энергия образования вакансий существенно мень-
ше, чем энергия образования вакансий в объеме,
составляет приблизительно 1 нм. Почти такое
же значение приводится в работах [9, 10, 26].
Это приблизительно в два раза больше, чем
структурная и диффузионная ширина ГЗ
[27, 28]. Минимальная энергия образования ва-
кансии для границы  составляет
1.405 эВ, для границы  – 1.447 эВ.
Следует отметить, что позиции вакансий в области
ГЗ могут иметь энергию выше, чем в объеме. По-
добную ситуацию наблюдали в работе [29].

Методом молекулярно-динамического моде-
лирования проверена устойчивость структуры
границ зерен при отжиге. Установлено, что струк-

[ ]( )2 1 10 01 13
[2 1 10](0221)

тура ГЗ  стабильна практически до
температуры фазового превращения ГПУ → ОЦК
(1155 К [16]). Граница  стабильна до
900 К. При более высоких температурах структура
разрушается, что иллюстрирует рис.5, на котором
показана структура этой границы после отжига
при 1000 К. Видно, что после отжига при 1000 К на-
ряду с участками, в которых сохраняются структур-
ные элементы, характерные для структуры этой
границы при более низких температурах отжига,
появляются разупорядоченные области.

В интервалах температур, в которых структуры
границ  и  стабильны,
проведены расчеты коэффициентов зерногра-
ничной самодиффузии в этих границах и сравне-
ние с результатами экспериментального измере-
ния коэффициента зернограничной самодиффу-
зии в титане [30].

В работе [30] получено следующее выражение
для двойного произведения P = δDgb:

(6)

Полагая, что диффузионная ширина ГЗ δ =
= 0.5 нм, из этого выражения можно получить
следующую формулу для коэффициента зерно-
граничной самодиффузии Dgb в ГПУ Ti:

(7)

На рис. 6 показано сравнение рассчитанных
значений коэффициента зернограничной само-
диффузии в ГПУ-Ti для границ  и

 с экспериментальной температур-

[ ]( )2 1 10 01 13

[2 1 10](0221)
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Рис. 4. Зависимость энергии образования вакансии
от расстояния от плоскости границы. а – граница

 б – граница 

1.2

1.4

1.6

1.8

2.0

–2 –1 0 1 2
Расстояние от ГЗ, нм

(б)

Э
не

рг
ия

 о
бр

аз
ов

ан
ия

 в
ак

ан
си

и,
 э

В

1.2

1.4

1.6

1.8

2.0

–2 –1 0 1 2
Расстояние от ГЗ, нм

(а)

Э
не

рг
ия

 о
бр

аз
ов

ан
ия

 в
ак

ан
си

и,
 э

В

[2 1 10](01 13); [2 1 10](0221).

Рис. 5. Структура границы  после отжига
при 1000 К.
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ной зависимостью этого параметра, описываемой
выражением (7). Видно, что во всем температур-
ном интервале, для которого были выполнены
расчеты, имеется удовлетворительное согласие
расчетов и эксперимента. В большинстве случаев
различие расчетных и экспериментальных значе-
ний коэффициента зернограничной самодиффу-
зии не превышает ошибки эксперимента.

Расчет коллективного среднего квадратичного
смещения в отсутствии вакансии показал, что его
изменение близко к нулю, что также является
подтверждением вакансионного механизма диф-
фузии.

Имеющееся различие расчетных и экспери-
ментальных значений коэффициента самодиф-
фузии обусловлено тем, что расчет проводили для
конкретных специальных ГЗ, а в случае экспери-
мента имеется ансамбль различных специальных
границ и границ общего типа.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Методом молекулярно-статического моделиро-
вания рассчитаны структура и энергия симметрич-
ных границ наклона  и  в
ГПУ-титане и энергии образования вакансий в них.

Проанализирована зависимость энергии обра-
зования вакансий от расстояния от плоскости
границы. Показано, что ширина приграничной
области, для которой энергия образования вакан-
сий существенно меньше, чем энергия образова-
ния вакансий в объеме, составляет приблизитель-
но 1 нм.

[2 1 10](01 13) [2 1 10](0221)

Методом молекулярно-динамического отжига
проверена термическая стабильность структуры
границ зерен при повышенных температурах и
показано, что структура границы  в
основном сохраняется до температуры фазового
превращения ГПУ → ОЦК (1155 К), а границы

 – до 900 К.
Рассчитаны значения коэффициента зерно-

граничной самодиффузии в ГПУ-Ti для границ
 и  для нескольких тем-

ператур и проведено сравнение полученных ре-
зультатов с имеющимися литературными экспе-
риментальными данными. Показано, что между
ними имеется удовлетворительное согласие.

Исследование выполнено за счет гранта Рос-
сийского научного фонда № 21-13-00063, https://
rscf.ru/project/21-13-00063.

При проведении работ был использован су-
перкомпьютер “Уран” ИММ УрО РАН.
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НА СТРУКТУРУ И УПРОЧНЕНИЕ ТИТАНОВОГО СПЛАВА Ti–10V–2Fe–3Al 
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Методами дифференциальной сканирующей калориметрии, растровой электронной микроскопии,
рентгеноструктурного фазового анализа и дюрометрии изучено влияние скорости нагрева до темпе-
ратуры старения 500°С на протекание фазовых превращений, формирование структурно-фазового
состояния и изменение твердости в закаленном титановом сплаве Ti–10V–2Fe–3Al с различным со-
держанием углерода. Показано, что изменение скорости нагрева и содержания углерода в сплаве
влияет на температуры экзотермических пиков фазовых превращений, связанных с распадом в про-
цессе нагрева метастабильного β-твердого раствора, полученного закалкой. Установлено, что
уменьшение скорости нагрева до температуры старения с 40 до 10°С/мин и повышение содержания
углерода с 0.008 до 0.034 мас. % в закаленном сплаве Ti–10V–2Fe–3Al увеличивают дисперсность
образующихся при старении вторичных фаз, способствуя повышению твердости сплава. Рассмот-
рено влияние скорости нагрева и содержания углерода на изменение параметров фиксируемых по-
сле обработки фаз, рассчитанных с использованием метода полнопрофильного анализа линий на
дифрактограммах.
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ВВЕДЕНИЕ
(α + β)-Сплавы титана переходного класса, в

частности Ti–10V–2Fe–3Al, благодаря высокому
уровню механических свойств в термоупрочнен-
ном состоянии (удельной прочности, вязкости
разрушения, характеристик усталости) широко
используются в авиастроении при изготовлении
высокопрочных конструкционных элементов, на-
пример, узлов шасси самолетов [1–3].

Сплав Ti–10V–2Fe–3Al преимущественно при-
меняют после упрочняющей термической обработ-
ки, включающей закалку и старение. Диффузион-
но-контролируемое превращение закаленной β-
матрицы с образованием пластин вторых фаз и по-
следующий их рост — это процессы, которые опре-
деляют упрочнение сплава при старении [4, 5].
Хорошо известно, что кинетика выделения и раз-
меры вторичной αВ-фазы в термически упрочняе-
мых сплавах титана сильно зависят от параметров

термической обработки. А именно, температура
старения и скорость нагрева существенно влияют
на морфологию αВ-фазы и, как следствие, на ком-
плекс механических свойств сплавов [6–8]. В од-
ной из первых опубликованных работ по сплаву
Ti–10V–2Fe–3Al [4], раскрывающей взаимосвязи
между структурой и механическими свойствами,
было отмечено существенное влияние скорости
нагрева на прочность сплава после старения. По-
казано, что предел прочности сплава после мед-
ленного нагрева выше на 200 МПа в сравнении с
этой характеристикой после быстрого нагрева
при аналогичной длительности старения (500°С,
1–8 ч), но значения скорости нагрева в работе не
приведены. В других работах также не удалось най-
ти данных о влиянии определенной скорости на-
грева до температуры старения на структуру и
свойства сплава Ti–10V–2Fe–3Al. В работе [9], ис-
пользуя синхротронное излучение in-situ, было
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показано, что при увеличении скорости нагрева с
20 до 50°С/мин до температуры старения β-зака-
ленного сплава Ti–10V–2Fe–3Al пики экзотер-
мических и эндотермических превращений на
кривых ДСК (дифференциальная сканирующая
калориметрия) смещаются в область больших
температур, также наблюдается изменение по-
следовательности фазовых превращений. Одна-
ко в работе не рассмотрено влияние наблюдае-
мых явлений на механические свойства сплава.
Ранее показано [10], что образование метаста-
бильных фаз при нагреве до температуры старе-
ния оказывает существенное влияние на последу-
ющее выделение αВ-фазы и упрочение сплава. По-
мимо скорости нагрева на дисперсность αВ-фазы,
образующейся при старении, оказывает влияние
содержание в сплаве углерода [11–13], но природа
этого влияния остается дискуссионной. В частно-
сти, в работах [11, 14, 15] указывается, что повыше-
ние содержания углерода способствует образова-
нию более дисперсной вторичной αВ-фазы, по-
давлению образования зернограничной α-фазы в
сплавах титана на основе β-фазы при старении.
Причины этого указываются разные, включая
как образование C-кластеров [14] или комплек-
сов “углерод–кислород–вакансия” [11], выступа-
ющих местами зарождения для αВ-фазы, так и
рассмотрение карбида титана в сплавах с повы-
шенным содержанием углерода как геттера, кото-
рый снижает уровень кислорода в матрице, что
подавляет образование зернограничной α-фазы
[15]. В связи с этим, цель настоящей работы со-
стоит в установлении влияния скорости нагрева и
содержания углерода на дисперсность вторичных
фаз, образующихся в ходе нагрева, и дюрометри-
ческие свойства сплава Ti–10V–2Fe–3Al.

МАТЕРИАЛ И МЕТОДИКИ

Материалом для исследования служили го-
рячедеформированные в (α + β)-области прутки
диаметром 22 мм из сплава Ti–10V–2Fe–3Al
(мас. %) производства ПАО “Корпорация ВСМПО-
АВИСМА”. В работе исследовали сплавы двух
плавок с различным содержанием углерода 0.008
и 0.034 мас. %, которое было определено атомно-
эмиссионным методом. Образцы, отобранные от
прутков, были термообработаны путем закалки в
воду с температуры на 45°С ниже температуры
полиморфного (α + β) → β-превращения (Тпп).
Состояние после закалки в воду соответствовало
начальному для дальнейших исследований.

Изучение процессов распада при непрерыв-
ном нагреве метастабильного β-твердого раство-
ра, полученного при закалке сплавов, проводили
методом ДСК на приборе Netzsch STA449F3 c ис-
пользованием цилиндрических образцов диамет-
ром 5 мм и высотой 1.5 мм. В качестве образца

эталона для калибровки прибора использовали
сапфир. Образцы помещали в платиновые тигли,
их нагрев и охлаждение осуществляли в проточ-
ной атмосфере аргона. Кривые ДСК строились
с учетом базовой линии, полученной при нагре-
ве пустых тиглей. Нагрев образцов до темпера-
туры 500°С осуществляли со скоростями 10, 20,
40°С/мин, по достижении 500°С следовало охла-
ждение со скоростью 40°С/мин.

Изучение структуры и измерение твердости
проводили на шлифованных и полированных
образцах в продольном сечении прутка. Микро-
структуру исследовали с помощью растрового элек-
тронного микроскопа (РЭМ) Quanta 3D FEG c
использованием детектора обратно-отражен-
ных электронов (BSED). Твердость по Виккерсу
определяли на микрошлифах после исследования
методом РЭМ. Измерения проводили на твердо-
мере DuraScan50 при нагрузке 9.8 Н (10 отпечат-
ков на образец).

Рентгеноструктурный фазовый анализ (РСФА)
образцов осуществляли с использованием ди-
фрактометра Bruker D8 Advance с детектором
LynxEye (CuKα-излучение, напряжение на трубке
40 кВ, ток 40 мА). Дифрактограммы были записа-
ны в диапазоне углов 2θ = 34°–120°, шаг 0.01°,
экспозиция 1 секунда в точке. Полнопрофиль-
ный анализ полученных дифрактограмм прово-
дили в программе TOPAS 3. Для подгонки про-
фильной функции уточняли параметры модели,
состоящей из следующих фаз (в скобках указана
их пространственная группа симметрии): первич-
ной и вторичной α-фазы (P63/mmc), α" (Cmсm) и
β-фазы (Im-3m). Качество подгонки профиля ди-
фрактограммы оценивали по весовому фактору не-
достоверности Rwp, а также визуально по разност-
ной кривой. Юстировку дифрактометра проводи-
ли, используя эталон корунда (NIST SRM 1976b).

РЕЗУЛЬТАТЫ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ
Микроструктура сплава после закалки с

(Тпп – 45)°С характеризуется наличием в β-мат-
рице частиц первичной α-фазы (αП) глобулярной
морфологии размером 2–3 мкм (рис. 1а, αП-фаза
имеет наиболее темный контраст на снимках),
объемная доля которой составляет 13–15%, что
согласуется с результатами работы [4].

Согласно данным РСФА после закалки сплавы
имеют фазы со следующими параметрами кри-
сталлических решеток: – в сплаве с 0.008 мас. % С
aβ = 0.3240 нм, aα = 0.2932 нм, сα = 0.4676 нм,
с/a = 1.595; в сплаве с 0.034 мас. % С aβ = 0.3239 нм,
aα = 0.2932 нм, сα = 0.4683 нм, с/a = 1.597. Сравни-
тельный анализ этих параметров показывает, что
увеличение содержания углерода в сплаве с 0.008
до 0.034 мас. % способствует преимущественно
росту периодов решетки и параметра с/a первич-
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ной α-фазы. Это подтверждают данные предыду-
щих исследований [16] о влиянии углерода на па-
раметры ГПУ-решетки α-фазы.

Микроструктура предварительно закаленного
сплава Ti–10V–2Fe–3Al после непрерывного на-
грева до 500°С и последующего охлаждения пред-
ставлена на рис. 1.

Сравнительный анализ структуры до и после не-
прерывного нагрева показал, что в процессе нагре-
ва образцов до температуры старения со всеми ис-
следуемыми скоростями происходит распад зака-
ленной β-матрицы (светлый контраст на снимках)
с образованием однородно распределенных мел-

кодисперсных вторичных частиц пластинчатой
морфологии (рис. 1б–1д). При скорости нагрева
20°С/мин вторичные частицы намного дисперс-
нее, чем после нагрева со скоростью 40°С/мин.
Повышение содержания углерода в сплаве так же
приводит к увеличению дисперсности вторичных
частиц (рис. 1). Эти результаты, полученные в
сплаве Ti–10V–2Fe–3Al, согласуются с данными
предыдущих исследований титановых сплавов
на основе β-фазы [4, 11, 12], в соответствии с ко-
торыми размер вторичных пластин, образующихся
при одинаковой температуре старения, уменьша-
ется при снижении скорости нагрева и повышении
содержания углерода в сплаве титана.

Рис. 1. Микроструктура сплава Ti–10V–2Fe–3Al с разным содержанием углерода после закалки (а) и нагрева с различ-
ной скоростью до 500°С (б–д). а–в – сплав с 0.008 мас. % С, г, д – сплав с 0.034 мас. % С; скорость нагрева: б, г –
20°С/мин, в, д – 40°С/мин.
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На рис. 2 представлены ДСК кривые, получен-
ные при нагреве с разной скоростью до 500°С об-
разцов сплава с различным содержанием углеро-
да. Анализ профиля ДСК кривых показал, что
все шесть кривых имеют по два характерных яр-
ко выраженных экзотермических эффекта, оче-
видно, связанных с разными стадиями распада
метастабильного β-твердого раствора. Экзоэф-
фекты смещаются в область больших температур
с увеличением скорости нагрева.

Первый экзотермический эффект, имеющий
пики в области температур 290–360°С, характе-
ризует β → ω-превращение. Это следует из дан-
ных работы [9] и подтверждено нами рентгено-
графически (рис. 3) при съемке образцов, под-
вергнутых длительному старению в течение 98 ч
при температуре 320°С, сопоставимой с темпера-

турой экстремума низкотемпературного экзоэф-
фекта (табл. 1).

На полученных дифрактограммах с образцов,
состаренных при 320°С, кроме дифракционных
линий матричного β-твердого раствора и первич-
ной αП-фазы обнаружены линии ω-фазы, кото-
рая имеет следующие параметры – в сплаве с
0.008 мас. % С aω = 0.4583 нм, сω = 0.2833 нм, с/a =
= 0.618; в сплаве с 0.034 мас. % С aω = 0.4585 нм,
сω = 0.2838 нм, с/a = 0.619.

Сравнительный анализ фиксируемых пара-
метров кристаллической решетки ω-фазы в спла-
вах с разным содержанием углерода показал, что
с повышением содержания углерода в сплаве на-
блюдается рост периодов решетки а и с ω-фазы, а
вместе с ними и параметра с/a. Как отмечено вы-

Рис. 2. ДСК кривые нагрева до температуры 500°С со скоростями 10, 20, 40°С/мин закаленного сплава Ti–10V–2Fe–
3Al с разным содержанием углерода.
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ше, аналогичным образом углерод влияет на па-
раметры решетки первичной αП-фазы, которые
после старения при 320°С сохраняются на уровне,
характерном для закаленного состояния.

Второй экзотермический эффект с пиками в
области температур 440–500°С, согласно данным
РСФА (рис. 4), связан с протеканием при распаде
β → αВ (α'') превращения, где αВ – вторичная
α-фаза с ГПУ-решеткой, а α" – промежуточная
фаза с ромбической решеткой.

В табл. 1 представлены данные ДСК по темпе-
ратуре экстремумов экзоэффектов, вызванных
выделением ω- и αВ (α")-фаз в исследованных
сплавах при разных скоростях нагрева. Сравни-
тельный анализ полученных температур показал,
что увеличение скорости нагрева сплавов с 10 до
40°С/мин приводит к повышению температур
пиков экзоэффектов выделения ω- и αВ (α")-фаз
на 70 и 50 град, соответственно (табл. 1). При со-
держании в сплаве меньшего количества углерода
(0,008 мас. %) соответствующие пики выделения
αВ (α")-фаз выше на 7–10°С, чем при 0.034 мас. %
С (табл. 1).

Качественная оценка размера вторичных ча-
стиц αВ (α")-фаз, образующихся при непрерыв-
ном нагреве, может быть получена методом пол-
нопрофильного анализа дифрактограмм, если
размеры частиц менее 60 нм [17]. На рис. 4 приве-
дены данные полнопрофильного анализа ди-
фрактограмм образцов, подвергнутых непрерыв-
ному нагреву. По этим данным после нагрева до
500°С и последующего охлаждения в структуре
сплавов присутствуют четыре фазы – αП, αВ, α", β.

В результате расчета дифрактограмм были
определены параметры решеток фиксируемых
фаз и размеры областей когерентного рассеяния
(ОКР), определяющих характерные размеры αВ-,
α"-, β-фаз, рис. 5. Анализ этих результатов позво-
лил выявить следующие закономерности.

В сплаве одного состава, подвергнутом нагре-
ву с различными скоростями, с повышением ско-
рости нагрева имеют тенденцию к увеличению –
период решетки матричного β-твердого раствора,
ОКР β-матрицы, вторых фаз (αВ, α"), ромбич-

ность α"-фазы, характеризуемая уровнем разли-
чия периода a и параметра b/√3 в кристалличе-
ской решетке α"-фазы, а к снижению – параметр
с/а для ГПУ решетки первичной и вторичной
α-фазы (рис. 5).

Характерное влияние скорости нагрева на па-
раметры фаз мы связываем с отмеченным выше
при исследовании методом ДСК (рис. 2, табл. 1)
более поздним по температуре развитием процес-
сов распада β-твердого раствора с выделением
вторых фаз (αВ, α") и менее полным протеканием
процессов установления термодинамического
равновесного химического состава во вторичной
α-фазе при увеличении скорости непрерывного
нагрева. В результате этого, в матричном β-твер-
дом растворе менее полно реализуется процесс
его распада при увеличении скорости нагрева, и,
соответственно, он менее обогащается в ходе рас-
пада β-стабилизаторами (ванадием, железом),
способствующими снижению периода его решет-
ки [16]. В первичной и вторичной α (α")-фазах,
наоборот, сохраняется повышенное содержание
β-стабилизаторов, в первую очередь, ванадия, ко-
торый, как известно, способствует снижению па-
раметра c/a [18] и увеличению ромбичности
α"-фазы [19].

Повышение температуры начала превращения
при непрерывном нагреве с более высокой скоро-
стью способствует образованию вторых фаз боль-
шего размера, приводя к увеличению получаемых
из расчета дифрактограмм значений ОКР для
этих фаз после обработки (рис. 5а, 5б). В исследу-
емых сплавах величина ОКР αВ-фазы примерно в
1.5–2 раза больше, чем значения ОКР для α"-фа-
зы, и разница между ними уменьшается при по-
вышении скорости непрерывного нагрева
(рис. 5б). По-нашему мнению, это связано с тем,
что образование α"-фазы при распаде β-твердого
раствора, как известно [9], начинается раньше,
чем αВ-фазы, и поэтому размер выделений α"-фа-
зы меньше. При повышении скорости нагрева со-
кращается еще и время на рост этих фаз, особен-
но αВ-фазы, что способствует уменьшению раз-
ницы в размерах ОКР αВ- и α"-фаз.

Таблица 1. Температуры пиков экзотермических эффектов на ДСК кривых, связанных с образованием ω- и αВ
(α")-фаз в сплаве Ti–10V–2Fe–3Al с содержанием 0.008 и 0.034 мас. % углерода при нагреве до температуры ста-
рения 500°С

Скорость нагрева, °С/мин

Температура, °С

0.008 мас. % С 0.034 мас. % С

ω-фаза αВ (α'')-фазы ω-фаза αВ (α'')-фазы

10 300 449 291 442
20 320 471 323 462
40 352 выше 500 361 490
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Необходимо отметить, что для фиксируемых по-
сле обработки фаз (β, αВ, αП), имеющих по 2 атома
на элементарную ячейку кристаллической решет-
ки, объем, приходящийся на элементарную ячейку,
увеличивается в последовательности β–αВ–αП
(рис. 5в). Это вполне закономерно, так как
именно в этой последовательности наблюдается
снижение содержания в фазах β-стабилизаторов
(ванадия, железа), вносящих основной вклад в
уменьшение объема элементарной ячейки.

С повышением содержания углерода от сплава
к сплаву, при одинаковой скорости непрерывно-
го нагрева, имеется тенденция, с одной стороны,
фиксации более высокого значения параметра
с/а первичной и вторичной α-фаз и, с другой сто-
роны, получения меньших значений ОКР, харак-

терных для вторых фаз (αВ, α") и β-матрицы
(рис. 5а, 5б, 5г). Первый эффект объясняется ха-
рактерным влиянием углерода на параметр c/a в
ГПУ решетке α-фазы [16], отмеченным выше.
Второй эффект, подтверждает данные работы
[11], согласно которых, увеличение содержания
углерода в твердом растворе в титановых сплавах
на основе β-фазы способствует измельчению вто-
рых фаз при старении.

В работе [11] выдвинута гипотеза, что при ста-
рении сплава Ti–15V–3Cr–3Sn–3Al уменьшение
размера выделяющейся вторичной αВ-фазы при
увеличении содержания растворенного углерода
в матричной β-фазе связано с увеличением коли-
чества образующихся в β-твердом растворе ком-
плексов “углерод–кислород–вакансия”, на кото-

Рис. 4. Дифрактограммы сплава Ti–10V–2Fe–3Al с разным содержанием углерода после нагрева с различными скоро-
стями до 500°С (а, б) и с выделенными профилями линий фаз, полученных после нагрева со скоростью 10°С/мин (в, г).
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рых облегчено выделение αВ-фазы. В нашем слу-
чае определенным подтверждением данной
гипотезы служат результаты по изменению пара-

метра c/a αВ-фазы в зависимости от содержания
углерода в сплаве при одинаковой скорости не-
прерывного нагрева (рис. 5г). Как отмечено вы-

Рис. 5. Изменение параметров фаз от скорости нагрева сплава Ti–10V–2Fe–3Al с разным содержанием углерода: а –
ОКР β-фазы; б – ОКР αВ-, α"-фаз; в – объема элементарной ячейки β-фазы, αП-, αВ-фаз; г – параметра с/а αП-,
αВ-фаз; д – периода а α"-фазы и параметра bα"/√3.
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ше, с увеличением содержания углерода в сплаве
параметр c/a αВ-фазы имеет тенденцию к росту, и
одной из наиболее вероятных причин этого явля-
ется возрастание количества в αВ-фазе раство-
ренного углерода и кислорода, повышающих
данный параметр [16]. А это как раз возможно в
результате образования выше указанных ком-
плексов “углерод–кислород–вакансия”. На это
дополнительно указывают и данные по химиче-
скому составу исследуемых сплавов. В сплаве с
повышенным содержанием углерода 0.034 мас. %
концентрация других элементов, повышающих
параметр с/а – Al (3.13 мас. %), O (0.1 мас. %), на-
ходится либо на более низком уровне, чем в спла-
ве с 0.008 мас. % углерода (Al – 3.15 мас. %, О –
0.11 мас. %), либо на сопоставимом – для азота –
это около 0.003 мас. %.

На рис. 6 представлены результаты измерения
твердости исследуемых сплавов, подвергнутых не-
прерывному нагреву до 500°С и последующему
охлаждению. Твердость сплава после закалки со-
ставляет около 300 HV. После нагрева до темпера-
туры старения 500°С со скоростями 40, 20,
10°С/мин образцов сплава с 0.008 мас. % С твер-
дость увеличивается до 400, 430, 435 HV, соответ-
ственно. При содержании углерода в сплаве
0.034 мас. % после аналогичных скоростей нагре-
ва наблюдается большее увеличение твердости до
440–460 HV (рис. 6).

Полученные данные хорошо согласуются с ре-
зультатами оценки размеров (ОКР) упрочняю-
щих фаз, выделяющихся при старении сплавов с
разным содержанием углерода (рис. 5б). Умень-
шение при медленной скорости нагрева и более
высоком содержании углерода размера образую-
щихся частиц αВ-, α"-фаз, а, соответственно, и
расстояния между ними, как известно, приводит

к увеличению сопротивления движению дисло-
каций при деформации и повышению прочности
(твердости) сплава [20], что и отражено на рис. 6.

Таким образом, в работе установлено как ско-
рость нагрева до температуры старения и содер-
жание углерода в сплаве Ti–10V–2Fe–3A влияют
на дисперсность образующихся при нагреве αВ
(α")-фаз. Полученные в настоящем исследовании
результаты весьма важны для учета факторов,
оказывающих влияние на механические свойства
сплава, и оптимизации технологического процес-
са производства полуфабрикатов из сплава Ti–
10V–2Fe–3Al.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

В работе исследованы структура, фазовый со-
став закаленного из (α + β)-области высокопроч-
ного титанового сплава Ti–10V–2Fe–3Al с раз-
ным содержанием углерода после различных ско-
ростей нагрева (10, 20, 40°С/мин) до температуры
старения 500°С. Методом ДСК определены тем-
пературные интервалы образования вторичных
фаз при нагреве. Проведен расчет параметров ре-
шеток фиксируемых фаз и размера ОКР αВ-, α"- и
β-фазы методом полнопрофильного анализа ди-
фрактограмм, измерена твердость сплава. На ос-
новании анализа полученных в ходе исследова-
ния результатов сделаны следующие выводы:

1. Показано, что уменьшение скорости непре-
рывного нагрева с 40 до 10°С/мин до температуры
старения 500°С закаленного сплава Ti–10V–2Fe–
3Al способствует получению более дисперсных
выделений вторичных αВ (α")-фаз, обеспечивая
более высокий уровень твердости сплава после
охлаждения с температуры нагрева. Такое влияние
скорости нагрева на структуру и свойства связано с
зафиксированным методом ДСК эффектом сме-
щения в область более низких температур интерва-
ла β–αВ (α") –превращения при снижении скоро-
сти нагрева, что, как известно, способствует обра-
зованию более дисперсных зародышей вторичных
выделений.

2. Установлено, что увеличение содержания
углерода в сплаве с 0.008 до 0.034 мас. % обеспе-
чивает дополнительное измельчение образую-
щихся при непрерывном нагреве с одной скоро-
стью вторичных αВ (α")-частиц и, соответствен-
но, повышение характеристик твердости. В ходе
полнопрофильного фазового анализа исследуе-
мых сплавов подтверждена версия о том, что при
повышении содержания углерода измельчение
вторичных αВ (α")-выделений обусловлено образо-
ванием в β-твердом растворе комплексов “углерод-
кислород-вакансия”, способствующих ускорению
образования вторичных фаз и закономерным обра-
зом влияющих на параметр c/a αВ-фазы.

Рис. 6. Зависимость твердости закаленного сплава
Ti–10V–2Fe–3Al с разным содержанием углерода от
скорости нагрева до 500°С.
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щихся фаз-выделения.
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ВВЕДЕНИЕ
Малоуглеродистые низколегированные стали

широко используются для изготовления труб для
магистральных трубопроводов высокого давле-
ния [1–3]. Современные технологии производ-
ства низколегированных сталей должны обеспе-
чивать управление структурообразованием на
всех этапах их производства. Формирование фа-
зового состава и структуры сталей начинается уже
при кристаллизации.

Знание интервала затвердевания необходимо
для управления технологическим процессом непре-
рывного литья. Качество и эффективность произ-
водства могут быть улучшены, если температуры
ликвидуса и солидуса могут быть предсказаны с вы-
сокой степенью точности.

Для выбора оптимального состава стали и режи-
мов последующей обработки необходимо знать фа-
зовый состав сталей, формирующийся в процессе
кристаллизации, поскольку он может в значитель-
ной степени определять структуру и свойства ста-
лей при последующей термической и термомеха-
нической обработке.

В состав низколегированных сталей практиче-
ски всегда входит марганец и в небольшом коли-
честве присутствуют титан, сера и азот. Поэтому в
процессе кристаллизации в сталях этого класса
могут образовываться нитриды, сульфиды и кар-
босульфиды титана, а также сульфиды марганца
[4–6]. Необходимо уметь прогнозировать долю
этих соединений, поскольку они могут оказывать
значительное влияние на структуру и свойства

сталей, получаемые при последующей обработке.
Так крупные нитриды, сформировавшиеся при
кристаллизации, являются концентраторами на-
пряжений. Сульфиды марганца при горячей про-
катке вытягиваются в строчки, что может приво-
дить к различной степени охрупчиванию стали в
листах и прутках в зависимости от направления
прилагаемой нагрузки.

К настоящему времени разработаны численные
методы, позволяющие проследить пути превраще-
ния и формирования фазового состава на основа-
нии термодинамических расчетов. Обычно расче-
ты проводятся для двух классических пределов:
приближение правила рычага и приближение Гул-
ливера–Шейла [7, 8]. В первом случае предполага-
ется полное равновесие между присутствующими
фазами. Это означает, что все химические эле-
менты могут быстро диффундировать как в жид-
кой, так и в твердых фазах. При использовании
приближения Гулливера–Шейла предполагает-
ся, что диффузия в твердых фазах заморожена.

На практике большинство промышленных
сталей содержат в своем составе элементы внед-
рения и замещения. Элементы внедрения, такие
как углерод и азот, имеют высокую диффузион-
ную подвижность в твердой фазе, в то время как
элементы замещения имеют низкую диффузион-
ную подвижность. Таким образом, приближения
правила рычага и Гулливера–Шейла подходят не
полностью. Чтобы преодолеть эту проблему, бы-
ло разработано приближение частичного равно-
весия [9, 10], которое предполагает быструю диф-
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фузию элементов внедрения в твердой фазе при
замороженной диффузии элементов замещения.

Большинство исследований, посвященных мо-
делированию процесса кристаллизации стали, на-
целены на определение температурного интервала
кристаллизации и не рассматривают образование
избыточных фаз в процессе затвердевания рас-
плава [11–13].

Имеются две работы, в которых сделана по-
пытка учесть образование избыточных фаз при
кристаллизации [4, 14], но при этом сделаны се-
рьезные упрощения и допущения. В частности,
не учитывали тот факт, что азот характеризуется
быстрой диффузией в твердой фазе, а также воз-
можность образования карбосульфида титана, и
использовали устаревшие термодинамические па-
раметры.

Целью настоящей работы было разработать
алгоритм, актуализировать термодинамическое
описание и выполнить моделирование процесса
кристаллизации в малоуглеродистых низколеги-
рованных сталях.

ОПИСАНИЕ АЛГОРИТМА
Предлагаемый алгоритм применим для моде-

лирования процесса кристаллизации в малоугле-
родистых сталях, содержащих менее 0.1 мас. % C,
которые кристаллизуются с образованием δ-фер-
рита. Разработанная в настоящей работе модель
кристаллизации была построена на основе прибли-
жения частичного равновесия. Предполагается,
что реализуется быстрая диффузия всех элементов
в жидкой фазе, тогда как диффузия элементов за-
мещения в феррите подавлена, а диффузия углеро-
да и азота протекает быстро. При этом учтена воз-
можность выделения из жидкой фазы в процессе
кристаллизации нитрида титана TiN, карбосуль-
фида титана TiC0.5S0.5, сульфида титана TiS и
сульфида марганца MnS.

В первую очередь оценивается температура
начала затвердевания и температуры начала вы-
деления избыточных фаз.

В первом приближении температуры начала
затвердевания феррита оценивали по формулам,
полученным на основании анализа диаграмм со-
стояния двойных систем, приведенных в [15], а
также на основе термодинамических расчетов:

(1)

где [% X]L – концентрация элемента X в исходном
расплаве, то есть в данном случае – содержание
элемента Х в стали.

Используя значение, определяемое выраже-
нием (1), в качестве первого приближения, тем-
пература кристаллизации рассчитывается более

C C

Mn Si S

→δ = − − −
− − −

2( ) 1811 75.69[% ] 11.72[% ]
4.8[% ] 11.4[% ] 14.3[% ] ,

L
L L

L L L

T K

точно с помощью решения системы балансовых и
термодинамических уравнений (подробно описа-
ны далее, см. (8)–(15)), а также дополнительного
условия равенства нулю доли феррита. В резуль-
тате решения этой системы уравнений находили
такую температуру, при которой начинается об-
разование феррита.

В связи с тем, что нитриды, карбосульфиды и
сульфиды титана и сульфиды марганца могут об-
разовываться до начала затвердевания, рассчиты-
вали температуры начала выделения из расплава
этих соединений. Для этого использовали темпе-
ратурные зависимости констант равновесия TiN,
TiC0.5S0.5, TiS и MnS с расплавом.

Выражения для температурных зависимостей
констант равновесия TiN, TiS и MnS с расплавом
были взяты из работ [4, 16, 17]:

(2)

(3)

(4)

Температурная зависимость константы равно-
весия карбосульфида TiC0.5S0.5 с расплавом была
рассчитана из выражения для произведения рас-
творимости карбосульфида в аустените, получен-
ного в работе [5]:

(5)

Активности продуктов реакции aTiN, aTiS, aMnS и
 принимали равными единице. Активно-

сти титана (aTi), азота (aN), углерода (aC), марган-
ца (aMn) и серы (aS) в расплаве рассчитывали по
формулам вида:

(6)

где [% i] – концентрация i-го элемента в распла-
ве,  – коэффициенты взаимодействия элемен-
тов в расплаве.

Моделирование процесса кристаллизации про-
исходит на основе пошаговой процедуры, т.е. на
каждом температурном шаге текущее значение тем-
пературы уменьшается на величину ΔT, и рассчиты-
вается состояние системы, соответствующее новой
температуре. Для начала расчетов выбирается тем-
пература на несколько градусов выше наибольшей
из температур: начала затвердевания или начала
выделения избыточных фаз и запускается поша-
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говая процедура. На каждом шаге проверяется
возможность образования избыточных фаз и при
выполнении условия их образования рассчиты-
вается количества избыточных фаз, формирую-
щихся на каждом шаге, и состав жидкости.

Начиная с температуры начала кристаллиза-
ции, на каждом (k-ом) температурном шаге рас-
считываются массовые доли жидкой фазы  и
феррита  и соответствующее этому увеличение
массовой доли δ-феррита на величину δQδ, а так-
же изменение состава расплава. Расчет выполня-
ется на основе приближения частичного равнове-
сия, то есть по углероду и азоту предполагается
равновесие между всем δ-ферритом и расплавом,
а по остальным элементам – только между рас-
плавом и очередной порцией феррита.

Балансовые уравнения для углерода и азота
имеют вид:

(7)

(8)

Здесь  и  – концентрация С и N в

жидкой фазе на k-ом температурном шаге; 

и  – концентрация C и N в δ-феррите на
k-ом температурном шаге; CC и CN – содержание

C и N в стали;  – количество углерода,
связанного в карбосульфид титана на (k – 1)-ом
температурном шаге;  количество азота,
связанного в нитрид титана на (k – 1)-ом темпе-
ратурном шаге.

Для остальных элементов балансовые урав-
нения имеют вид:

(9)

Здесь  – концентрация элемента X Xi в

очередной порции δ-феррита на шаге k;  и  –
относительные массовые доли жидкой фазы и
феррита, образовавшиеся на k-ом температурном
шаге:

(10)

(11)
Частичное термодинамическое равновесие фор-

мулируется как равенство химических потенциалов
в расплаве и δ-феррите для быстро диффундирую-
щих элементов внедрения (углерода и азота), а для
медленно диффундирующих элементов замеще-
ния – как равенство химических потенциалов в
расплаве и очередной порции δ-феррита.
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Разработанная термодинамическая модель со-
здана для моделирования формирования фазово-
го состава при кристаллизации низколегированных
сталей. Поэтому при термодинамическом описа-
нии фаз использовали приближение разбавленных
растворов. С учетом этого условия равновесия меж-
ду расплавом и δ-ферритом для углерода и азота за-
писывали в виде:

(12)

(13)

где  – коэффициент активности элемента X в
бесконечно разбавленном растворе фазы f.

При расчетах частичного равновесия для угле-
рода и азота между расплавом и твердыми фазами
для всех фаз в качестве стандартного состояния
этих элементов принимали графит и газообраз-
ный азот N2.

Для элементов замещения условия равновесия
между расплавом и очередной порцией δ-ферри-
та имели вид:

(14)

где  – изменение энергии Гиббса при фазо-
вом превращении L → δ.

Для основного элемента (Fe) условие равнове-
сия между расплавом и очередной порцией δ-фер-
рита имело вид:

(15)

ПОСТРОЕНИЕ
ТЕРМОДИНАМИЧЕСКОГО ОПИСАНИЯ
Необходимыми параметрами являются коэф-

фициенты активности компонентов в расплаве и
δ-феррите, коэффициенты взаимодействия ком-
понентов в этих фазах и изменения свободной
энергии компонентов при фазовом превращении
L → δ.

Нами были проанализированы имеющиеся на
сегодняшний день опубликованные термодина-
мические параметры.

В табл. 1 приведены выражения для темпера-
турных зависимостей логарифмов коэффициен-
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тов активности элементов в расплаве и δ-феррите
и изменений свободных энергий при фазовом
превращении L → δ. Параметры взаимодействия
элементов в расплаве и δ-феррите приведены в
табл. 2, 3.

РЕЗУЛЬТАТЫ РАСЧЕТОВ

Моделирование процесса кристаллизации на
основе предложенного алгоритма было проил-
люстрировано (рис. 1) на примере расчета низ-
колегированной малоуглеродистой стали соста-

Таблица 1. Коэффициенты активности элементов в расплаве и δ-феррите и изменения свободной энергии при
фазовом превращении L → δ

Элемент

C 1201/T – 2.12 [18] 5608/T – 3.32 [15] –

N 523/T + 1.056 [19] 1620/T + 1.475 [19] –

S
–2007/T – 8.857 +
+ 1.96lgT – 0.218 × 103T [20]

–1414/T – 2.186 [20] 34357 – 115.39T + 13.513TlnT [24]

Mn –147/T – 1.967 [21] –144/T – 1.928 [21] –12194.93 + 8.6683T + 1.265152 × 1030T–9 [24]

Si –9065/T + 0.519 [22] –9571/T + 0.726 [22] –2827.165 + 7.058387T–4.2037 × 1030T–9 [24]

Ti –2704/T–1.724 [23] –2888/T – 1.097 [23]
–362851.813 + 2659.389T – 364.436TlnT + 
+ 164.626 × 10–3T2 –13.302 × 10–6T3 +
+ 65031766T–1 [24]

0lg L
if

δ 0lg if
→δΔ L

iG

Таблица 2. Коэффициенты взаимодействия элементов в расплаве 

i

j C N Mn Si Ti S

C –311/T + 0.32 [18] 0.11 [25] –53/T + 0.02 [25] 89/T + 0.06 [25] –480/T + 0.22 [25] 0.09 [1]

N 191/T – 0.01 [25] 8/T + 0.05 [19] –61/T – 0.01 [25] 77.9/T [25] –8507/T + 4.18 [16] 0.01 [26]

Mn –242/T + 0.09 [25] –240/T + 0.05 [25] 1.76/T [21] –0.01 [26] 0.02 [26] –0.05 [26]

Si 209/T + 0.14 [25] 156/T + 0.05 [25] –0.01 [26] 460/T – 0.17 [22] –0.03 [26] 0.06 [4]

Ti –1916/T + 0.86 [25] 29110/T + 14.3 [16] 0.017 [26] –0.04 [26] 24/T [23] –0.11 [26]

S 0.24 [4] 0.0234 [26] –0.03 [26] 0.07 [1] –0.05 [26] 0.06 [26]

( )L j
ie

Таблица 3. Коэффициенты взаимодействия элементов в δ-феррите 

i

j C N Mn Si Ti S

C 0.31 [18] 0.351 [25] – 4.153/T + 0.099 [27] – –

N 0.41 [25] 0 [19] –216/T + 0.053 
[22] 138/T + 0.1 [25] –0.59 [25] –

Mn – –847/T + 0.208 
[25]

2.93/T – 0.0013 
[21] –0.12 [4] – –

Si 9.71/T + 0.23 [27] 270/T + 0.021 [25] –0.057 [4] 313.8842 – 0.096 [22] – 0.19 [4]

Ti – –2.01 [25] – 55.84/T – 0.027 
[23] –

S – – – 0.22 [4] – 50.7/T + 0.015 
[20]

( )δ j
ie
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ва 0.08 мас. % С, 1.5 мас. % Mn, 0.01 мас. % S,
0.04 мас. % Si, 0.02 мас. % Ti и 0.005 мас. % N, ко-
торая кристаллизуется с образованием δ-ферри-
та. Из рис. 1 видно, что в стали данного состава до
начала кристаллизации ни одна из четырех фаз-
выделения не образуется. Вторые фазы появля-
ются лишь при дальнейшем охлаждении системы
после начала кристаллизации и выделяются в
следующей последовательности: TiN, затем кар-
босульфид титана TiC0.5S0.5 и под конец затверде-
вания появляется MnS.

Как можно заметить, сульфид титана TiS не
появляется, что согласуется с утверждением авто-
ров работы [5], что образование сульфидов титана
в обычных низколегированных сталях маловеро-
ятно, и вместо них выделяются карбосульфиды
TiC0.5S0.5. Хотя ранее предполагали, что в стали с
содержанием Ti менее 0.1 мас. % образуются суль-

фиды титана, а при большем его количестве могут
образовываться карбосульфиды TiC0.5S0.5 или
сульфиды типа Ti2S.

Помимо приведенных выше результатов ис-
следования изменения фазового состава стали в
процессе кристаллизации с помощью данного ал-
горитма нами были выполнены расчеты влияния
содержания Ti, N и S в стали на конечный фазо-
вый состав после завершения затвердевания. Для
этого состав стали при моделировании варьиро-
вали для указанных элементов в диапазонах
(в мас. %): 0–0.01 по N, 0–0.02 по S и 0–0.05 по Ti.
Для остальных элементов задавали средний со-
став (мас. %) – 0.08 С, 0.005 N, 1.5 Mn, 0.02 Ti,
0.04 Si, 0.01 S, который соответствует типовому
составу выпускаемых малоуглеродистых низко-
легированных сталей. Результаты расчетов пред-
ставлены на рис. 2–4.

Из расчетов по влиянию азота в стали (см. рис. 2)
видно, что после достижения некоторого количе-
ства азота, он начинает связывать Ti в TiN. И да-
лее, чем больше азота в стали, тем больше доля
TiN, а содержание Ti в твердом растворе, соответ-
ственно, тем меньше. Одновременно с этим умень-
шается доля TiC0.5S0.5, а доля MnS растет. Послед-
нее, очевидно, происходит из-за перехода серы из
TiC0.5S0.5, которая и связывает Mn в сульфид мар-
ганца MnS.

Содержание S в стали (см. рис. 3) в первую оче-
редь влияет на количество фаз-выделения, в со-
став которых входит сера – MnS и TiC0.5S0.5, их до-
ля в сплаве после завершения кристаллизации
возрастает с увеличением количества S в стали,
для MnS – линейно, а для TiC0.5S0.5 – более плав-
но. Доля TiN с увеличением количества S в сплаве
несколько уменьшается, хотя зависимость явно
выражена слабее, чем для долей MnS и TiC0.5S0.5.

Рис. 1. Изменение фазового состава стали с при охла-
ждении.
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Рис. 2. Зависимость фазового состава стали после
окончания кристаллизации от содержания N в стали.
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Рис. 3. Зависимость фазового состава стали от содер-
жания S в стали после окончания кристаллизации.
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Концентрация Ti в твердом растворе почти не за-
висит от содержания S в сплаве.

Из зависимостей, приведенных на рис. 4, вид-
но, что увеличение количества Ti в стали приво-
дит к возрастанию массовых долей TiN и TiC0.5S0.5 и
к линейному росту финального содержания Ti в
твердом растворе. Доля MnS с появлением TiC0.5S0.5
при увеличении содержания Ti в твердом раство-
ре уменьшается.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Разработан алгоритм для моделирования про-

цесса кристаллизации и прогнозирования фазо-
вого состава низколегированных титансодержа-
щих сталей после затвердевания.

Выполнены расчеты процесса кристаллизации,
на основании которых проанализировано измене-
ние фазового состава стали в процессе кристалли-
зации и влияние содержания в стали азота, серы и
титана на фазовый состав, формирующийся в про-
цессе затвердевания.

Работа выполнена в рамках государственного
задания Минобрнауки России (тема “Функция”
№ 122021000035-6).
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Исследованы структура и свойства сплава Al–5Si–1.3Cu–0.5Mg–0.15Zr–0.15Y в литом состоянии, по-
сле закалки и старения слитка и деформированного листа. Установлено, что введение добавок цирко-
ния и иттрия приводит к небольшому модифицированию и повышению однородности зеренной
структуры литого сплава. В процессе кристаллизации образуются частицы фаз Al8Cu4Y и Al11Cu2Y2Si2,
которые не изменяют морфологии и не растворяются в процессе гомогенизации. За счет меньшего
размера зерна и наличия фаз кристаллизационного происхождения исследованный сплав имеет
предел текучести на 30–40 МПа выше, чем сплав без добавок, как при комнатной температуре, так
и при 200°С. В закаленном после прокатки и состаренном состоянии предел текучести составляет
289–296 МПа, предел прочности 374–387 МПа и относительное удлинение 13.5–15.5%. Легирова-
ние силуминов дешевым иттрием совместно с цирконием является более предпочтительным, чем эр-
бием для повышения эксплуатационных характеристик, особенно при повышенных температурах.

Ключевые слова: алюминиевые сплавы, цирконий, иттрий, микроструктура, фазовый состав, старе-
ние, механические свойства
DOI: 10.31857/S001532302206002X

ВВЕДЕНИЕ
Выделение циркония в виде дисперсных частиц

из пересыщенного при кристаллизации твердого
раствора алюминия приводит к упрочнению и по-
вышению порога рекристаллизации как в алюми-
нии [1–4], так и в магналиях [5–7]. Дополнительное
легирование скандием резко повышает упрочняю-
щий эффект [8–11]. Однако высокая стоимость
скандия направляет на поиск более дешевых аль-
тернативных легирующих добавок, в том числе и
для литейных сплавов на основе системы Al–Si
[12‒15]. Наряду с весьма эффективным эрбием,
повышающим упрочняющий эффект при отжиге
слитков и являющимся модификатором зерен-
ной структуры [12–16], добавка иттрия представ-
ляет большой научный интерес [17–28]. Иттрий
совместно с цирконием и/или скандием повыша-
ет плотность выделения L12 дисперсоидов в про-
цессе отжига слитков, приводя к росту прочности
и температуры начала рекристаллизации алюми-
ния [17–23], магналиев [24, 25] и сплавов на осно-
ве системы Al–Cu [26–31], повышая при этом
уровень литейных свойств алюминиевомедных
сплавов. Добавка иттрия является эффективным
модификатором структуры сплава Al–Si–Mg
(A357) [32, 33], при этом не влияя на процесс ста-

рения [32]. Силумины, содержащие около 4%
кремния, отличаются хорошей технологичностью
при обработке давлением [14, 15] и при литье
[34‒37], а цирконий и иттрий снижают склонность
этих сплавов к разупрочнению в процессе отжига
после деформации.

Настоящее исследование направлено на опре-
деление влияния совместного легирования ит-
трием и цирконием на структуру и механические
свойства сплава Al–5Si–1.3Cu–0.5Mg.

МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТОВ
Сплав состава (мас. %) Al–5Si–1.3Cu–0.5Mg–

0.15Zr–0.15Y (AlSiYZr015) выплавлен в печи со-
противления из Al (99.99%), магния (99.9%) лига-
тур Al–53.5Cu, Al–12Si, Al–5Zr и Al–10Y. Для
сравнения использовали базовый сплав Al–5Si–
1.3Cu–0.5Mg (AlSi) и сплав Al–5Si–1.3Cu–
0.5Mg–0.15Zr–0.15Er (AlSiErZr015) [14, 15]. Раз-
ливку проводили в графитовую изложницу с внут-
ренней полостью 15 × 30 × 150 мм при скорости
охлаждения примерно 15 K/с.

Термическую обработку проводили в печах
“Nabertherm” и “SNOL” с вентилятором и точ-
ностью поддержания температуры 1°С. Слитки

УДК 669.715:539.4

ПРОЧНОСТЬ
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после гомогенизации при 495°С в течение 3 ч и
последующей закалки прокатаны с 15 мм до тол-
щины 8 мм при температуре 460–480°С и до 1 мм
при комнатной температуре. Старение в течение
разного времени при температурах 150, 180 и 210°С
проводили после закалки как литого, так и дефор-
мированного сплава.

Подготовку шлифов для микроструктурных ис-
следований производили на шлифовально-полиро-
вальной установке Struers Labopol-5. Микрострук-
турные исследования и идентификацию фаз про-
водили на световом микроскопе (СМ) Neophot 30
и на сканирующем электронном микроскопе
(СЭМ) TESCAN VEGA 3LMH с использованием
энерго-дисперсионного детектора X-Max 80.

Твердость измеряли стандартным методом Вик-
керса, ошибка в определении не превышала 3 HV.
Испытания на растяжение образцов, отобранных
из 1 мм листов, проводили на универсальной ис-
пытательной машине Zwick/Roell Z250 серии All-
round в комплексе с автоматическим датчиком
продольной деформации. Испытания на сжатие
образцов литого сплава, предварительно гомогени-
зированных в течение 3 ч при температуре 495°С с
последующей закалкой и старением при темпера-
туре 180°С в течение 3 ч, проводили при комнат-
ной и повышенной температурах на комплексе
Gleeble-3800.

РЕЗУЛЬТАТЫ ЭКСПЕРИМЕНТОВ
И ОБСУЖДЕНИЕ

Легирование малыми добавками циркония и
иттрия не оказывает существенного модифициру-
ющего влияния на зеренную структуру (рис. 1). Од-
нако, в базовом сплаве AlSi (рис. 1а) зерно сильно
неоднородно – 150–750 мкм, в то время как в спла-
ве AlSiYZr015 зерно имеет размер в интервале 100–
400 мкм. Иттрий оказывает несколько меньшее
модифицирующее влияние, чем эрбий, при нали-

чии 0.15% которого в сплаве AlSiErZr размер зерна
составляет в среднем 200 мкм [15]. Интерметаллиды
типа Al3Zr, Al3Y и Al3(Zr,Y) имеют параметр решет-
ки близкий к параметру решетки алюминия, ввиду
чего являются весьма эффективными модификато-
рами зерна как подложки при кристаллизации.

Микроструктура литого сплава AlSiYZr015 и
распределение легирующих элементов между фа-
зами в выделенной области представлены на рис. 2.
В микроструктуре отмечено наличие алюминие-
вого твердого раствора (Al), эвтектики ((Al) + Si)
и светлых включений избыточных фаз θ(Al2Cu),
Q(Al5Cu2Mg8Si6) и (Al,Cu,Y,Si) и (Al,Cu,Y). Анало-
гичная структура сформирована в сплавах с добав-
ками эрбия и циркония [14, 15]. Фазы θ(Al2Cu),
Q(Al5Cu2Mg8Si6), образованные основными леги-
рующими элементами: кремнием, медью и маг-
нием, отмечены в структуре белыми прямоуголь-
ником и овалом (рис. 2). Частица, выделенная
прямоугольником, обогащена только медью и со-
ответствует фазе θ(Al2Cu). В овале находится ча-
стица, обогащенная медью, магнием и кремнием,
которая соответствует фазе Q(Al5Cu2Mg8Si6). В
выделенном белом круге присутствуют две яркие
частицы, обогащенные иттрием и медью – одна
продолговатая более светлая и вторая компактная
темнее.

Продолговатая частица богатая медью и ит-
трием, скорее всего, соответствует фазе Al8Cu4Y,
которая кристаллизуется в тройных и многокомпо-
нентных сплавах системы Al–Cu–Y [26–30]. Ком-
пактная частица содержит в дополнение кремний и
может соответствовать фазе Al11Cu2Y2Si2, которая
была выявлена в сплаве Al–Cu–Y c примесями
кремния и железа [29].

Гомогенизация перед закалкой при 495°С при-
водит к фрагментации и сфероидизации кремния
и растворению неравновесного избытка фаз кри-
сталлизационного происхождения θ и Q (рис. 3),

Рис. 1. Зеренная структура исследованных сплавов в литом состоянии: а – базовый сплав AlSi [15], б – сплав AlSiYZr015.

500 мкм(а) 500 мкм(б)
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в результате чего концентрация легирующих эле-
ментов в твердом растворе увеличивается (табл. 1).
Полное растворение неравновесного избытка фаз
происходит после 3 ч отжига, когда концентрация
меди и магния в твердом растворе достигает макси-
мума (табл. 1). Частицы фаз Al8Cu4Y и Al11Cu2Y2Si2
не изменяют морфологии и не растворяются в
процессе гомогенизации (рис. 3). Концентрация
Y и Zr в твердом растворе находится в интервале
0.1–0.2%. В результате структура сплава после за-
калки представлена пересыщенным твердым рас-
твором на основе алюминия, эвтектическим
кремнием размером 1–2 мкм, более мелкими ча-
стицами иттрий-содержащих фаз.

После закалки с 495°С с выдержкой 3 ч сплав
состарен в течение разного времени при темпера-
турах 150, 180 и 210°С. Наличие иттрия и циркония

не оказывает существенного влияния на кинетику
старения и твердость сплава [14]. С увеличением
температуры уменьшается время достижения пи-
ковой твердости, максимальная твердость достиг-
нута после старения при 150°С в течение 5 ч и 180°С
в течение 1 ч (рис. 4).

В табл. 2 представлены результаты испытаний
на сжатие при комнатной и повышенной темпе-
ратурах исследованного сплава в сравнении со
сплавами AlSi и AlSiErZr015. Предел текучести
сплавов с добавками циркония и эрбия или ит-
трия при комнатной температуре существенно
выше, чем в базовом сплаве AlSi. Больший предел
текучести объясняется меньшим размером зерна
и наличием в структуре дисперсных фаз кристал-
лизационного происхождения с иттрием или эр-
бием. При этом сплав AlSiYZr015, имея большее

Рис. 2. Микроструктура (СЭМ) литого сплава AlSiYZr015 и распределение легирующих элементов между фазами в вы-
деленной области (черный прямоугольник).

20 мкм

Si

Mg

Cu

Y

Рис. 3. Микроструктура (СЭМ) сплава AlSiYZr015 по-
сле гомогенизации при 495°С в течение 3 ч перед за-
калкой.

20 мкм

Рис. 4. Зависимости твердости от времени старения
закаленного литого сплава AlSiYZr015.
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зерно, чем сплав AlSiErZr015, уступает последне-
му по величине предела текучести, что особенно
заметно при повышенной температуре 200°С. Од-
нако исследуемый сплав обладает большим, чем
базовый AlSi пределом текучести.

После прокатки сплав отжигали при 495°С с
выдержкой 10 мин, закаливали и старили при
температурах 150, 180 и 210°С.

В закалённом с 495°С после прокатки состоя-
нии сплав имеет размер зерна около 10–15 мкм,
что соответствует структуре сплава AlSiErZr015 в
том же состоянии [15]. Старение после закалки

деформированных листов (рис. 5) проходит при-
мерно так же, как и старение после закалки слит-
ков (рис. 4). При этом несколько больший при-
рост твердости достигнут после старения при
150°С за счет того, что деформация, накоплен-
ная при прокатке, активирует низкотемператур-
ное старение. Аналогичные результаты получе-
ны на сплаве AlSiErZr015 [15].

Рекристаллизация в сплаве AlSiYZr015 проис-
ходит в интервале 300–350°С (рис. 6) так же, как
и в сплаве без добавок [14] и с добавками эрбия и
циркония [14, 15]. Исследуемый сплав так же, как
и AlSiErZr015 после часового отжига при 350°С
имеют частично рекристаллизованную структуру
(вставки микроструктур на рисунке 6 и [15]).

Листы сплава AlSiYZr015 в закаленном после
прокатки и состаренном состоянии имеют предел
текучести 289–296 МПа, предел прочности 374–
387 МПа и относительное удлинение 13.5–15.5%.
Исследуемый сплав несколько превосходит сплав
AlSiErZr015 по показателям, как прочности, так и

Таблица 1. Изменение концентрации легирующих элементов в алюминиевом твердом растворе в зависимости от
времени гомогенизации перед закалкой литых сплавов (мас. %)

Элемент
AlSi [15] AlSiErZr015 [15] AlSiYZr015

литой 1 час 3 часа литой 1 час 3 часа литой 1 час 3 часа

Cu 0.5 1.3 1.5 0.5 1.3 1.4 0.6 1.4 1.5
Si 0.6 0.6 0.6 0.6 0.9 0.9 0.6 1.1 1.1
Mg 0.2 0.3 0.4 0.2 0. 3 0.4 0.2 0.4 0.4
Y (Er) – – – 0.1–0.2
Zr – – – 0.1–0.2

Таблица 2. Предел текучести на сжатие (МПа) при
комнатной и повышенной температурах

Сплав 20°С 200°С

AlSi [15] 240 ± 1 178 ± 1
AlSiErZr015 [15] 290 ± 6 230 ± 8
AlSiYZr015 282 ± 8 202 ± 6

Рис. 5. Зависимости твердости от времени старения
сплава AlSiYZr015 после прокатки и закалки с 495°С c
выдержкой 10 мин (вставка – зеренная структура
сплава после закалки).
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Рис. 6. Зависимости твердости от температуры от-
жига в течение 1 часа деформированного сплава
AlSiYZr015 и зеренная структура после отжига при
300 и 350°С.
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пластичности после старения по одинаковым ре-
жимам (табл. 3).

В данном случае, ввиду меньшей стоимости ит-
трия, легирование силуминов им представляется
более перспективным. Легирование иттрием сов-
местно с цирконием повышает эксплуатационные
характеристики, как при комнатной температуре,
так и при повышенных, в том числе и после термо-
механической обработки.

ВЫВОДЫ
Исследовано влияние добавок иттрия и цир-

кония по 0.15% каждого на структуру и механиче-
ские свойства сплава Al–5Si–1.3Cu–0.5Mg в ли-
том состоянии, после закалки и старения слитка
и деформированного листа:

– введение добавок циркония и иттрия приво-
дит к небольшому модифицированию и повыше-
нию однородности зеренной структуры литого
сплава;

– частицы фаз Al8Cu4Y и Al11Cu2Y2Si2, выяв-
ленные в литой структуре, не изменяют морфоло-
гии и не растворяются в процессе гомогенизации;

– исследованный сплав за счет меньшего раз-
мера зерна и наличия фаз кристаллизационного
происхождения имеет предел текучести на сжатие
282 МПа при комнатной температуре и 202 МПа
при 200°С, что на 30–40 МПа выше, чем сплав без
добавок;

– в закаленном после прокатки и состаренном
состоянии сплав AlSiYZr015 имеет предел текучести
289–296 МПа, предел прочности 374–387 МПа и
относительное удлинение 13.5–15.5%, превосхо-
дя сплав AlSiErZr015 как по прочности, так и по
пластичности после старения по одинаковым ре-
жимам;

– ввиду меньшей стоимости иттрия, легирова-
ние силуминов им представляется более перспек-
тивным, чем эрбием.
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Проведено исследование влияния примесей железа и кремния на фазовый состав и свойства нового
квазибинарного сплава системы Al–Cu–Gd. Микроструктура литого сплава представлена алюми-
ниевым твердым раствором, дисперсной эвтектикой с фазой Al8Cu4Gd, в которой растворяется око-
ло 1% примеси железа, и фазой (AlGdCuSi), примерного состава Al80Gd5Cu8Si5. Высокотемпературная
гомогенизация при 600°С приводит к фрагментации и сфероидизации фаз кристаллизационного про-
исхождения, в том числе и фазы образованной примесью кремния. При отжиге деформированных ли-
стов при температурах до 250°С разупрочнение, связанное с прохождением процессов возврата и поли-
гонизации, в сплавах с примесями и без протекает примерно одинаково. Полностью структура рекри-
сталлизуется после часового отжига при 300°, при этом средний размер зерна составляет 7.5 мкм и
незначительно больше после отжига при 550°С – 11 мкм. После отжига прокатанных сплавов при
100–150°С предел текучести составляет 227–276 МПа при удлинении более 5%. Примеси железа
и кремния не оказывают негативного влияния на микроструктуру и механические свойства ново-
го сплава.

Ключевые слова: алюминиевые сплавы, гадолиний, примеси, микроструктура, фазовый состав, твер-
дость
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ВВЕДЕНИЕ
Наличие неизбежных для алюминия примесей

железа и кремния может существенно влиять на
фазовый состав и, соответственно, структуру алю-
миниевых сплавов. Морфология фаз с примесями
меняется от пластинчато-игольчатой до разветв-
ленной компактной, что может существенно ска-
заться на пластичности [1, 2]. При разработке но-
вых сплавов необходимо обязательно учитывать
влияние примесей. Исследования последних лет
показали перспективность систем Al–Ce–Cu
[3, 4], Al–Cu–Y [5–10], Al–Cu–Er [6, 9–14], Al–
Cu–Yb [15] и Al–Cu–Gd [15] для разработки на их
основе новых высокотехнологичных и жаропроч-
ных литейных и деформируемых сплавов. Трой-
ные квазибинарные сплавы этих систем имеют
узкий интервал кристаллизации, а эвтектические
фазы высокую термическую стабильность [5, 6,
11, 15]. Дополнительное легирование позволяет
существенно повысить их прочностные характе-
ристики [7–10, 12–14]. Авторы работ [16, 17], изу-
чая влияние примесей на фазовый состав и свой-

ства тройных сплавов Al–Cu–Y и Al–Cu–Er, вы-
явили образование в процессе кристаллизации
достаточно компактных фаз Al11Cu2Y2Si2 и Al3Er2Si2.
Железо при этом растворялось в другой фазе кри-
сталлизационного происхождения, не образуя гру-
бых пластинчатых частиц. В дополнение кремний в
сплавах алюминия с редкоземельными металлами
[18–20] приводит к ускорению процессов упрочне-
ния при отжиге. В работе [21] установлено, что до-
бавка иттрия в сплав со скандием и цирконием при-
водит к образованию фазы (Al,Y,Fe,Si)/Al10Fe2Y,
при этом скандий полностью растворяется в мат-
рице. Наличие примесей в сплаве Al–Y–Er–Zr–
Sc несколько снижает эффект упрочнения из-за
частичного связывания циркония, эрбия и ит-
трия в фазы кристаллизационного происхожде-
ния с иттрием и эрбием [22]. Малые добавки га-
долиния в алюминиевых сплавах, легированных
так же цирконием и/или скандием, позволяют
повысить эффект от дисперсионного упрочне-
ния [23–26].
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Настоящее исследование посвящено изуче-
нию влияния примесей железа и кремния на фа-
зовый состав и механические свойства деформи-
руемого сплава Al–4.5Cu–2.5Gd.

МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТОВ

Сплав состава Al–4.5Cu–2.5Gd–0.15Fe–0.15Si
(AlCuGdFeSi) выплавлен в печи сопротивления
из Al (99.7%), меди (99.9%) и лигатуры Al–10Gd
(все составы указаны в мас. %). Расплав заливали
в медную водоохлаждаемую изложницу с внут-
ренней полостью 20 × 40 × 100 мм при скорости
охлаждения около 15 K/с. Термическую обработ-
ку проводили в печах “Nabertherm” и “Snol” с вен-
тилятором и точностью поддержания температуры
1°С. Подготовку шлифов для микроструктурных
исследований производили на шлифовально – по-
лировальной установке Struers Labopol-5. Микро-
структурные исследования и идентификацию фаз
проводили на световом микроскопе (СМ) Zeiss и
сканирующем электронном микроскопе (СЭМ)
TESCAN VEGA 3LMH с использованием энерго-
дисперсионного детектора X-Max 80. Калоримет-
рический анализ проводили на дифференциаль-
ном сканирующем калориметре (ДСК) Labsys Se-
taram. Рентгенофазовый анализ проведен с исполь-
зованием дифрактометра Brucker D8 Advanced.
Слиток после термической обработки (гомогени-
зации при 600°С в течение 3 ч с последующей за-
калкой в воде) был прокатан до толщины 10 мм
при температуре 440°С и до 1 мм при комнатной
температуре. Отжиг после прокатки проводили
при температурах 100–550°С в течение различно-
го времени. Твердость измеряли стандартным ме-
тодом Виккерса при нагрузке 49 H и выдержке
15 с. Испытания на растяжение проводили на ма-
шине Zwick/Roell Z250 серии Allround с автома-
тическим датчиком продольной деформации.

РЕЗУЛЬТАТЫ ЭКСПЕРИМЕНТОВ
И ОБСУЖДЕНИЕ

Рисунок 1 иллюстрирует микроструктуру и
фазовый состав исследуемого сплава AlCuGdFeSi
в литом состоянии. Микроструктура представле-
на алюминиевым твердым раствором (Al), дис-
персной эвтектикой и отдельными более светлы-
ми включениями фазы кристаллизационного
происхождения (рис. 1а). Средняя концентрация
меди в (Al) составляет 1.4%, гадолиния – 0.2% и
кремния – 0.1%. Дисперсная эвтектика состоит из
(Al) и фазы, обогащенной медью и гадолинием, в
которой также определено около 1% Fe. Основной
эвтектической фазой является фаза Al8Cu4Gd, как
и в сплаве без примесей [15]. На рентгенограмме
определены пики этой фазы в интервале углов

40°–41° (серая кривая для сплава AlCuGdFeSi).
Для сравнения на рис. 1б (черная кривая) также
приведена рентгенограмма сплава того же соста-
ва без примесей. Более светлые включения в
микроструктуре обогащены медью, гадолинием
и кремнием. На рентгенограмме сплава с при-
месями выявлены пики, которых не было в
сплаве AlCuGd на углах 31°, 33.5° и 36.8°. Данные
пики соответствуют фазе образованной приме-
сью кремния (AlGdCuSi). Согласно точечному
анализу в СЭМ эта фаза содержит около 60.5Al,
23Gd, 13Cu и 3.5Si (в массовых %), что в атомных
процентах составит 82.5Al, 5.4Gd, 7.5Cu и 4.6Si. С
учетом, что фаза достаточно дисперсная, содержа-
ние в ней легирующих элементов занижено на фо-
не алюминиевой матрицы. Однако соотношение
элементов в фазе в разных частицах примерно по-
стоянно. И в первом приближении фазу можно за-
писать как Al80Gd5Cu8Si5.

Температура солидуса сплава AlCuGdFeSi со-
ставляет 612°С, а ликвидуса – 633°С (рис. 2).

В соответствие с этим, гомогенизацию слитка
проводили при температуре 600°С. В процессе го-
могенизации перед закалкой происходит растворе-
ние неравновесного избытка фаз кристаллизаци-
онного происхождения, фрагментация и сферои-
дизация равновесных интреметаллидов. После 1 ч
гомогенизации (рис. 3а) размер частиц избыточных
фаз составляет около 1 мкм, увеличение времени
до 3 ч приводит к их незначительному росту до
1.5 мкм. При этом частицы фазы (AlGdCuSi) так-
же приобретают компактную сферическую форму
(рис. 3б). Шестичасовая гомогенизация при 600°С
приводит к еще большему росту частиц, но при
этом состав алюминиевого твердого раствора уже
не изменяется. После 1 ч содержание меди состав-
ляет 1.5%, а после 3 ч выдержки достигает максиму-
ма в 1.7%.

Зависимости твердости холоднодеформиро-
ванного сплава от времени отжига при 100, 180 и
210°С и от температуры отжига в течение 1 ч пред-
ставлены на рис. 4. Для сравнения результаты со-
поставлены с характеристиками сплава AlCuGd
близкого состава без примесей [15]. После про-
катки твердость листа сплава AlCuGd составляет
103 HV, а сплава с примесями примерна та же –
101 HV. Разупрочнение при низких температурах
до 250°С в обоих сплавах протекает примерно
одинаково. Твердость резко снижается после 0.5 ч
с постепенным замедлением после 2 ч и практи-
чески не изменяется до 6 ч отжига (рис. 4а). Разу-
прочнение при температурах до 250°С связано с
прохождением процессов возврата и полигониза-
ции. Зеренная структура после часа отжига при
250°С представлена вытянутыми в направлении
прокатки волокнами (вставка микроструктуры на
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рис. 4б). Полностью рекристаллизованная струк-
тура со средним размером зерна 7.5 мкм выявлена
после отжига при 300°С (вставка микроструктуры
на рис. 4б). При увеличении температуры отжига
до 550°С размер зерна несущественно увеличива-
ется до 11 мкм. При этом сплав с примесями име-
ет несколько более высокую твердость в сравне-
ние со сплавом близкого состава без примесей.
Похожие результаты получены при исследовании
влияния примесей на свойства сплавов AlCuY [16]
и AlCuEr [17].

Результаты испытаний на одноосное растяже-
ние сплава AlCuGdFeSi в холоднодеформирован-
ном состоянии и после последующего отжига
представлены в таблице в сравнение со сплавом
AlCuGd без примесей. Исследуемый сплав де-
монстрирует достаточно высокий уровень харак-
теристик механических свойств. Результаты по
пределу текучести достаточно хорошо коррелиру-

Рис. 2. ДСК-кривые нагрева и охлаждения сплава
AlCuGdFeSi.
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ют с результатами измерения твердости. После

низких температур отжига 100–150°С сплавы с

примесями и без имеют примерно одинаковый

предел текучести 227–276 МПа при удлинении бо-

лее 5% для сплава AlCuGdFeSi. После отжига при

250°С различие в величине предела текучести бо-

лее заметно – 198 МПа для сплава с примесями

против 175 МПа в сплаве без примесей.

Примеси железа и кремния не оказывают не-
гативного влияния на механические свойства
нового сплава после прокатки и последующего
отжига.

Рис. 3. Микроструктуры сплава AlCuGdFeSi после закалки с 600°С с выдержками 1 (а), 3 (б) и 6 (в) часов; для (б) пред-
ставлено распределение легирующих элементов между фазами в выделенном прямоугольнике.

20 мкм 20 мкм 20 мкм

(a) (б) (в)Cu Si

Gd Fe

Таблица 1. Характеристики механических свойств после испытаний на одноосное растяжение в деформирован-
ном и отожженном состояниях в сплавах AlCuGdFeSi/AlCuGd [15]

Состояние σ0.2, МПа σв, МПа δ, %

Деформированное 287 ± 5/290 ± 1 315 ± 5/315 ± 2 4.8 ± 0.1/2.1 ± 0.1

Отжиг 100°С, 1 час 276 ± 1/266 ± 2 302 ± 2/285 ± 3 5.2 ± 0.2/3 ± 1

Отжиг 100°С, 3 часа 261 ± 3/254 ± 3 294 ± 1/278 ± 4 5.8 ± 0.4/4.2 ± 0.6

Отжиг 150°С, 1 час 236 ± 2/237 ± 2 261 ± 2/253 ± 1 5.4 ± 0.2/5.5 ± 0.5

Отжиг 150°С, 3 часа 233 ± 2/227 ± 1 253 ± 2/244 ± 2 5.4 ± 0.2/4 ± 1

Отжиг 250°С, 0,5 часа 198 ± 1/175 ± 4 200 ± 1/182 ± 3 13.0 ± 0.5/16.0 ± 1.2

Рис. 4. Зависимости твердости холоднодеформированных сплавов от времени отжига при 100, 180 и 250°С (а) и от тем-
пературы отжига в течение 1 ч (б) (пунктирные линии для сплава AlCuGd, сплошные линии для сплава AlCuGdFeSi).
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ВЫВОДЫ

Исследовано влияние примесей на фазовый
состав и свойства квазибинарного сплава систе-
мы Al–Cu–Gd. Примеси железа и кремния не
оказывают негативного влияния на микрострук-
туру и механические свойства нового сплава.

1. В литой структуре выявлено наличие алюми-
ниевого твердого раствора, дисперсной эвтектики
с фазой Al8Cu4Gd, в которой растворено около 1%

примеси железа, и фазы (AlGdCuSi), примерного
состава Al80Gd5Cu8Si5.

2. Гомогенизация при 600°С приводит к фраг-
ментации и сфероидизации фаз кристаллизаци-
онного происхождения, в том числе и фазы, обра-
зованной с примесью кремния.

3. Разупрочнение, связанное с прохождением
процессов возврата и полигонизации, при темпе-
ратурах отжига до 250°С после прокатки в сплавах
с примесями и без протекает примерно одинако-
во. Твердость резко снижается после 0.5 ч с посте-
пенным замедлением после 2 ч и практически не
изменяется до 6 ч отжига.

4. Структура полностью рекристаллизуется
после часового отжига при 300°С, при этом сред-
ний размер зерна составляет 7.5 мкм и незначи-
тельно больше после отжига при 550°С – 11 мкм.

5. После отжига прокатанного сплава при 100–
150°С предел текучести составляет 227–276 МПа
при удлинении более 5%.

Работа выполнена при финансовой поддержке
Российского Научного Фонда (проект № 21-79-
00193).
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Исследовано влияние жидкостного азотирования на электрохимическое поведение и механические
свойства двух металлических материалов: титанового сплава β-CEZ и углеродистой стали 9S20K.
Полученные микрофотографии отчетливо показывают структурные изменения, происходящие при
азотировании, и позволяют определить границы азотированного слоя. Рентгенодифракционный
анализ азотированных образцов позволил идентифицировать образующиеся нитриды титана и же-
леза. Определение твердости по Викерсу, выполненное на поперечном сечении азотированных образ-
цов сплава β-CEZ и стали 9S20K, показало увеличение твердости поверхности. Результаты электрохи-
мических измерений свидетельствуют об увеличении стойкости к коррозии для образцов азотирован-
ной стали 9S20K и снижении стойкости к коррозии для образцов азотированного сплава β-CEZ по
сравнению с необработанными образцами. Полученные результаты свидетельствуют, что азотиро-
вание позволяет улучшить механические свойства и электрохимическое поведение углеродистой
стали 9S20K, однако азотирование титанового сплава β-CEZ приводит к улучшению только меха-
нических свойств, а его электрохимические свойства при этом ухудшаются.

Ключевые слова: β-CEZ, 9S20K, азотирование, рентгеновское излучение, определение электрохими-
ческих свойств
DOI: 10.31857/S0015323022060055

ВВЕДЕНИЕ
Химико-термическая обработка поверхности

включает в себя набор эффективных методов реа-
лизации гетерогенных реакций газ/твердое тело
или жидкость/твердое тело, выполняемых, как
правило, для сплавов на основе железа и позволя-
ющих улучшить их поверхностные свойства.

Действительно, можно изменить химический
состав поверхности путем диффузии одного или
нескольких насыщающих элементов. Вследствие
этого после обработки на поверхности образуется
градиент твердости, сопровождающийся повыше-
нием износостойкости, усталостной прочности и
коррозионной стойкости за счет повышения меха-
нических характеристик поверхности. Процессы
химико-термической обработки различаются в за-
висимости от диффундирующих (насыщающих)
элементов, обрабатываемымых материалов и на-
сыщающих сред [1–3].

Азотирование представляет собой химико-тер-
мический процесс насыщения поверхности метал-

лических материалов азотом [4, 5]. Азотирование
выполняется в соляных ваннах (цианиды-циана-
ты), в газовой фазе (NH3), и, наконец, с использо-
ванием плазмы (N2). Обычная температура обра-
ботки в соляных ваннах (500–600°C) значительно
ниже, чем при науглероживании, что позволяет
уменьшить деформацию металлических деталей.

Влияние плазменного азотирования на корро-
зионные свойства нержавеющей стали 304 изуча-
ли Каминский с соавторами [6], результаты элек-
трохимических измерений свидетельствуют об
увеличении стойкости к коррозии стали 304 по-
сле плазменного азотирования.

Титан и его сплавы находят широкое примене-
ние благодаря своим замечательным свойствам, в
частности, исключительной стойкости к корро-
зии, по причине своей высокой химической
инертности в сочетании с малым удельным весом
по сравнению со сталью [7–12]. Они обладают хо-
рошими механическими свойствами и имеют до-
вольно высокую температуру плавления [13, 14].

УДК 669.295:620.193
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Поэтому эти материалы широко применяются в
авиационно-космической промышленности и в
автомобилестроении. Также они используются для
изготовления химических реакторов из-за их высо-
кой инертности ко многим агрессивным средам,
например, содержащим хлор [15–17].

Стали и сплавы железа являются самыми из-
вестными материалами, применяемыми при из-
готовлении инструментов и станков, в стротель-
стве, автомобилестроении, а также в авиационно-
космической промышленности, благодаря своим
хорошим механическим свойствам [18–23].

Согласно Аламьери с соавторами [24] коррозия
низколегированных сплавов является является не-
избежным, но допускающим контролирование яв-
лением. Одним из основных способов предотвра-
щения коррозии является использование ингиби-
торов коррозии. Кроме того, во многих случаях
использование стали и титановых сплавов ограни-
чивается из-за их плохих трибологических свойств
и необходимо выполнять обработку поверхности.

Целью данной работы является сравнительное
исследование влияния азотирования на физико-
химические свойства титанового сплава β-CEZ и
углеродистой стали 9S20K.

МАТЕРИАЛЫ 
И МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА

Первым исследуемым материалом был сплав
β-CEZ на основе титана (Ti–5Al–4Sn–4Zr–4Mo–
2Cr–1Fe), поставляемый компанией CEZUS
(Франция) в виде цилиндрических прутков,
разрезаемых затем на требуемые размеры. Хими-
ческий состав сплава приведен в табл. 1.

Вторым исследуемым материалом была кон-
струкционная углеродистая сталь 9S20K, исполь-
зуемая для изготовления ответстственных меха-
нических деталей. Химический состав стали при-
веден в табл. 2.

Перед обработкой образцы полировали наждач-
ной бумагой с различной степенью зернистости, а
затем подвергали ультразвуковой очистке. Азоти-
рование выполняли в течение 3 ч при температуре
585°C, согласно процедуре TENIFER (TF1).

Процесс TENIFER является запатентованным
способом химико-термической обработки. Он
основан на использовании соляной ванны с циа-
натом щелочного металла, состав которой указан
в табл. 3.

Состав соляной ванны постоянно регулирова-
ли путем дозирования химических компонент
для ограничения содержания водяного пара и ам-
миака, и ее эффективность проверяли микрогра-
фическим анализом контрольного образца.

Электрохимические измерения выполняли с по-
мощью потенциостата/гальваностата EG&G 283,
соединенного с тремя классическими ячейками
из стекла: рабочий электрод, вспомогательный
электрод из платины и насыщенный каломель-
ный электрод сравнения (SCE). Потенциодина-
мические поляризационные кривые были по-
строены при изменении потенциала в широких
пределах со скоростью сканирования 0.5 мВ/с,
используя программу Soft Corr III. Агрессивной
средой являлся 3% раствор NaCl (вес. %).

Спектр электрохимического импеданса в ши-
роком диапазоне частот от 10–2 до 105 Гц был по-
лучен, используя программу Power Suite.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Металлографические характеристики материала в

состоянии поставки. На рис. 1 изображена двухфаз-
ная микроструктура (α + β) сплава β-CEZ, эта
структура образуется после распада метастабиль-
ной бета-фазы.

Сталь 9S20K имеет двухфазную микрострукту-
ру (рис. 2), состоящую из феррита (α) и перлита.

Таблица 1. Химический состав сплава β-CEZ (вес. %)

Al Sn Zr Mo Cr Fe Ti

5 4 4 4 2 1 Остальное

Таблица 2. Химический состав стали 9S20K (вес. %)

C Mn Si P S Fe

≤0.12 1.10–0.75 0.10–0.35 ≤0.03 0.08–0.13 Остальное

Таблица 3. Состав соляной ванны

Компонента Массовая доля

CNO– От 30 до 38%

От 18 до 20%

CN– От 0 до 3%

−2
3CN
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Металлографические характеристики двух ма-
териалов после азотирования. Микроскопическое
исследование позволяет определить границы азо-
тированного слоя. Как видно из рис. 3 и 4; мы раз-
личаем две зоны: белая зона, соответствующая
соединяющему слою, и менее контрастная зона,
представляющая диффузионный слой [25‒29].

Рентгенодифракционный анализ (XRD). Рентге-
нодифракционный анализ выполняли для обес-
печения нормального протекания процесса азо-
тирования и для определения природы образо-
вавшихся соединений.

Полученная дифрактограмма (рис. 5) свиде-
тельствует об образовании основных соединений
TiN, Ti2N (наиболее значимые пики). Это подтвер-
ждает эффективность обработки, выполненной в
соответствии с указанными выше условиями.

Последствием такой обработки стало возник-
новение градиента азота в твердом растворе α-ти-

тана на глубине несколько сотых долей миллимет-
ра с образованием на внешней поверхности слоя из
нитридов титана TiN и Ti2N толщиной несколько
микрон. Соединение TiN имеет гранецентриро-
ванную кубическую структуру, тогда как соедине-
ние Ti2N имеет тетрагональную структуру.

Дифрактограмма азотированной стали 9S20K
изображена на рис.6, на которой четко видно об-
разование нитридов железа ε (Fe2–3N) с гексаго-
нальной структурой и γ' (Fe4N) с гранецентриро-
ванной кубической структурой.

Наблюдается высокий пик, соответствующий
нитриду γ', что свидетельствует о насыщении по-
врехности образца азотом [4].

Определение микротвердости. Целью данного
испытания является механическая проверка ка-
чества азотированного слоя. Микротвердость по
Викерсу определяли в поперечном сечении об-
разцов при нагрузке 30 г. Твердость уменьшается

Рис. 2. Микрофотография стали 9S20K в исходном
состоянии.

20 мкм

Рис. 3. Микрофотография азотированного сплава
β-CEZ.

20 мкм

Рис. 1. Микрофотография сплава β-CEZ в исходном
состоянии.

20 мкм

Рис. 4. Микрофотография азотированной стали
9S20K.

20 мкм
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в направлении от поверхности в глубину образца.
Действительно, выполненная обработка поверх-
ности привела к структурному упрочнению. Про-
филь твердости в зависимости от глубины приве-
ден на рис. 7.

Поверхностная твердость азотированного тита-
нового сплава β-CEZ составляет порядка 542 HV,
тогда как в глубине образца равна 281 HV (рис. 7).
Поверхностная твердость азотированного тита-
нового сплава почти в 1.9 раз больше, чем твер-
дость в глубине ообразца. Действительно, выпол-
ненная обработка поверхности привела к струк-
турному упрочнению.

Как видно из рис. 8, поверхностная твердость
азотированной стали 9S20K составляет порядка
462 HV, тогда как в глубине образца равна 158 HV.
Поверхностная твердость азотированной стали
9S20K почти в три раза больше, чем в глубине об-
разца. Это может быть объяснено непосредствен-

ной диффузией азота от поверхности в глубину
образца.

Потенциодинамическая поляризация. Потенци-
одинамические поляризационные кривые для ти-
танового сплава β-CEZ и стали 9S20K до и после
азотирования строили в полулогарифмическом
масштабе (рис. 9 и 10).

На рис. 9 схематически изображены анодные по-
ляризационные кривые титанового сплава β-CEZ в
3% растворе NaCl до и после азотирования. Корро-
зионный потенциал смещается в анодном направ-
лении при увеличении интенсивности коррозион-
ного тока. Необработанный сплав β-CEZ обладает
способностью самопроизвольно образовывать на
своей поверхности стабильный, уплотненнный и
самовосстанавливающийся оксидный слой, что
обеспечивает ему исключительную стойкость к
коррозии, это явление известно как пассивация.

Рис. 5. Дифрактограмма азотированного сплава
β-CEZ.
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Рис. 6. Дифрактограмма азотированной стали 9S20K.
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На поверхности азотированного сплава β-CEZ
образуется азотированный слой, состоящий в ос-
новном из нитридов титана TiN и Ti2N. Этот слой
менее насыщен азотом и отличается определен-
ной пористостью, что облегчает проникновение
агрессивной жидкости, а также растворение ма-
териала. Образующаяся пористая оксидная плен-
ка нестабильна и подвергается агрессивному воз-
действию до полного разрушения.

На рис. 9 видно небольшое смещение коррози-
онного потенциала азотированного сплава β-CEZ в
положительном направлении от –388 до –318 мВ
(SCE). Плотность коррозионного тока азотиро-
ванного и необработанного образцов составляет
соответственно 0.48 и 0.051 мкА/см2, плотность
коррозионного тока необработанного образца при-
мерно в 10 раз меньше, чем для образца после азоти-
рования, а поляризационное сопротивление умень-

шается после азотирования, следовательно, элек-
трохимическое поведение ухудшается.

На рис. 10 приведены потенциометрические
кривые углеродистой стали 9S20K до и после азо-
тирования. Низколегированная сталь 9S20K имеет
плохие коррозионные характеристики, особенно в
средах, содержащих хлор. Коррозионный потен-
циал азотированной стали 9S20K смещается в по-
ложительном направлении от –902 до –817 мВ
(SCE), наблюдается уменьшение интенсивности
коррозионного тока и увеличение поляризацион-
ного сопротивления.

По сравнению с необработанным состоянием
азотирование стали 9S20K приводит к повыше-
нию стойкости к коррозии за счет образования
нитридных фаз γ' (Fe4N) и ε (Fe2–3N), обогащенных
азотом, и менее пористых, что приводит к улучше-
нию коррозионных характеристик. В табл. 4 при-

Таблица 4. Параметры коррозии сплава β-CEZ и стали 9S20K до и после азотирования

Коррозионный 
потенциал ECorr, мВ

Коррозионный ток ICorr, 
мкА/см2

Поляризационное 
сопротивление Rp, 

кОм см2

Необработанный сплав β-CEZ –388 0.051 403

Азотированный сплав β-CEZ –318 0.48 39.2

Необработанная сталь 9S20K –902 19 467

Азотированная сталь 9S20K –817 2 4522

Рис. 9. Потенциодинамические кривые сплава β-CEZ
до (Untreated) и после азотирования (Nitrited).
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Рис. 10. Потенциодинамические кривые стали 9S20K
до и после азотирования.
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ведены основные результаты, полученные для
потенциодинамической поляризации.

Спектроскопия электрохимического импеданса.
Для лучшего понимания электрохимического по-
ведения этих двух материалов был применен очень
эффективный метод, основанный на частотном
анализе и представляющий собой спектроскопию
электрохимического импеданса (E.I.S).

Изображенная на рис. 11 диаграмма Найкви-
ста для необработанного и азотированного спла-
ва β-CEZ представляет собой дугу окружности с
одной постоянной времени. Уменьшение разме-
ра дуги свидетельствует о значительном уменьше-
нии сопротивления переносу заряда.

Диаграмма Боде (логарифм импеданса в зави-
симости от логарифма частоты), изображенная на
рис. 12, имеет линейный характер с наклоном n,
составляющим 0.79 и 0.78 для необработанного и
азотированного сплава β-CEZ соответственно.

Изображенная на рис. 13 диаграмма Боде по-
казывает изменение фазового сдвига θ в зависи-
мости от частоты. Увеличение фазового сдвига
является явным признаком уплотненности слоя,
образующегося при азотировании, особенно со-
единительного слоя.

Диаграмма Найквиста стали 9S20K в 3%-ном
растворе NaCl до и после азотирования, изобра-
женная на рис. 14, представляет собой дугу окруж-

Рис. 11. Диаграмма Найквиста сплава β-CEZ в 3%
растворе NaCl до и после азотирования.
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Рис. 12. Диаграмма Боде сплава β-CEZ в 3% растворе
NaCl до и после азотирования.
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Рис. 13. Диаграмма Боде сплава β-CEZ в 3% растворе
NaCl до и после азотирования.
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Рис. 14. Диаграмма Найквиста стали 9S20K в 3% рас-
творе NaCl до и после азотирования.
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ности, азотирование приводит к увеличению раз-
мера дуги. Чем больше размер дуги, тем выше стой-
кость к коррозии. Сопротивление переносу заряда
для необработанной стали 9S20K составляет поряд-
ка 482 Ом, а после азотирования равно 4684 Ом.
Азотирование значительно улучшаеть коррози-
онное поведение этой стали в 3%-ном растворе
NaCl.

После азотирования показатель (n) равен 0.76
и максимальныйфазовый сдвиг составляет 78°,
поэтому азотирование повышает уплотненность
поверхности азотированной стали 9S20K.

Аналогично, диаграммы Боде для стали 9S20K
показаны на рис. 15 и 16. В табл. 5 приведены па-
раметры импеданса исследованных образцов.

ВЫВОДЫ

В настоящей работе исследовано влияние азо-
тирования в соляной ванне на механические
свойства и электрохимическое поведение титано-
вого сплава β-CEZ и углеродистой стали 9S20K.
Были получены микрофотографии азотирован-
ного сплава β-CEZ и стали 9S20K, позволившие
определить границы азотированного слоя. Рент-
генодифракционный анализ дал возможность
идентифицировать образующиеся нитриды тита-
на и железа.

При определении микротвердости по Викерсу
выявлено увеличение поверхностной твердости

Рис. 15. Диаграмма Боде стали 9S20K в 3% растворе
NaCl до и после азотирования.
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Таблица 5. Параметры импеданса сплава β-CEZ и стали 9S20K до и после азотирования

Rtc, Ом см2 Q, м Ом–1 сn см–2 n θmax, град

Необработанный сплав β-CEZ 415.9 23.3 0.79 78

Азотированный сплав β-CEZ 40.8 15.30 0.78 75

Необработанная сталь 9S20K 482 13.28 0.58 62

Азотированная сталь 9S20K 4684 9.5 0.76 78

Рис. 16. Диаграмма Боде стали 9S20K в 3%-ном рас-
творе NaCl до и после азотирования.
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этих двух материалов после азотирования за счет
образования ниридов титана и железа.

Поляризационные кривые сплава β-CEZ в 3%
щелочном растворе NaCl, построенные до и после
азотирования, показали смещение коррозионного
потенциала в положительном направлении при
увеличениии плотности коррозионного тока и зна-
чительном уменьшении поляризационного со-
противления.

Спектр импеданса (Диаграммы Найквиста и
Боде) необработанного и азотированного сплава
β-CEZ показал уменьшение сопротивления пере-
носу заряда для азотированного сплава β-CEZ.

Поляризационные кривые стали 9S20K в той
же самой среде и при тех же условиях, построен-
ные до и после азотирования, показали смещение
коррозионного потенциала в положительном на-
правлении при уменьшении плотности коррози-
онного тока и увеличении поляризационного со-
противления.

Спектр импеданса необработанной и азотиро-
ванной стали 9S20K показал увеличение сопро-
тивления переносу заряда для азотированной ста-
ли 9S20K.

Такое коррозионное поведение двух материалов
связано с природой, а также с различной структу-
рой слоев (нитрида титана и нитрида железа), обра-
зующихся при азотировании.

Можно сделать вывод, что азотирование улуч-
шает механические свойства и электрохимиче-
ское поведение углеродистой стали 9S20K, тогда
как такая же обработка титанового сплава β-CEZ
приводит к улучшению только его механических
свойств.
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бием. В сплаве AlZnMgCuZrY отмечено наличие фаз (Al), T, Al8Cu4Y и AlMgY кристаллизационного
происхождения. В сплаве с эрбием AlZnMgCuZrEr выявлено наличие трех дополнительных интер-
металлидов кроме T-фазы: два интерметаллида состава близкого к фазе Al8Cu4Er и один состава
Al3Er. В одной из частиц фазы Al8Cu4Er обнаружено примерно 2 мас. % Fe. Старение при темпера-
туре 150°С показывает больший прирост твердости в сплаве с эрбием при одинаковом достигнутом
уровне твердости во всех сплавах. Перестаривание при 210 и 250°С протекает существенно быстрее
в сплаве без добавок иттрия и эрбия при одинаковом уровне упрочнения. С учетом, что кинетику
старения определяет в основном состав (Al), то различия можно объяснить более бедным по основ-
ным элементам цинку, магнию и меди твердым раствором и дисперсоидами, образованными при
гомогенизации перед закалкой в сплавах с добавками. Сплавы с добавками иттрия и эрбия незна-
чительно уступают по пределу текучести при повышенных температурах, что, вероятно, связано с
меньшей легированностью алюминиевой матрицы, но отличаются лучшей технологичностью при
литье.
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ВВЕДЕНИЕ
При содержании цинка на уровне 3–7 мас. % и

магния 1–4.5 мас. % в сплавах на основе системы
Al–Zn–Mg–Cu обычно достигается макcималь-
ное упрочнение после закалки и старения [1–3].
Однако сплавы с таким соотношением Zn/Mg
(более 1) обладают низким сопротивлением кор-
розии [2, 3] и высокой склонностью к образова-
нию горячих трещин [4]. Сочетать достаточно вы-
сокие механические, коррозионные и технологи-
ческие свойства можно при соотношении Zn/Mg
примерно равном 1 [2–6]. Повышения техноло-
гичности при литье сплавов на основе системы
Al–Zn–Mg возможно достичь за счет легирова-
ния эвтектикообразующими элементами [5–9].
Легирование редкоземельными и переходными
металлами, в частности, цирконием способствует
модифицированию зеренной структуры и упроч-
нению за счет образования дисперсоидов [10–16].
При этом в сплавах формируется структура, обес-
печивающая хорошие удлинения при сверхпласти-

ческой деформации и высокий уровень свойств
после деформации [17–22].

Квазибинарные сплавы тройных систем Al–
Cu–Y [23, 24] и Al–Cu–Er [24, 25], представляют
большой интерес благодаря узкому интервалу
кристаллизации и высокой термической стабиль-
ности фаз кристаллизационного происхождения.
Дополнительное легирование цирконием позво-
ляет существенно повысить характеристики ме-
ханических свойств за счет выделения дисперсо-
идов Al3(Zr,Y) [26] и Al3(Zr,Er) [27, 28]. В результа-
те литейные и деформируемые сплавы на основе
систем Al–Cu–Y и Al–Cu–Er отличаются доста-
точно высокой прочностью, как при комнатной,
так и при повышенных температурах [28–32].
Данная работа посвящена изучению влияния ле-
гирования иттрием и эрбием на фазовый состав и
упрочнение при старении сплава системы Al–
Zn–Mg–Cu–Zr с повышенным содержанием меди.
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МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТОВ

Сплавы для исследования выплавлены в печи
сопротивления из Al (99.99%), цинка (99.9%),
магния (99.9%) меди (99.9%), лигатур Al–5Zr, Al–
10Y и Al–10Er. Сплавы заливали в графитовую из-
ложницу с внутренней полостью 15 × 60 × 150 мм
при скорости охлаждения около 15 K/с. Термиче-
скую обработку проводили в печах “Nabertherm”
и “Snol” с вентилятором и точностью поддержа-
ния температуры 1°С. Подготовку шлифов для
микроструктурных исследований осуществляли
на шлифовально-полировальной установке
Struers Labopol-5. Микроструктурные исследо-
вания и идентификацию фаз выполняли на ска-
нирующем электронном микроскопе (СЭМ)
TESCAN VEGA 3LMH с использованием энер-
го-дисперсионного детектора X-Max 80. Кало-
риметрический анализ выполнен на дифферен-
циальном сканирующем калориметре (ДСК)
Labsys Setaram. Рентгенофазовый анализ прове-
ден с использованием дифрактометра Brucker D8
Advanced. Термодинамические расчеты проводи-
ли с использованием программы Thermo-Calc в
базе данных TCAL4.

Показатель горячеломкости (ПГ) определяли
по “карандашной” пробе путем трех заливок в
стальной кокиль стрежней разного диаметра с пе-
реходными сечениями [4, 7]. Твердость измеряли
стандартным методом Виккерса. Комплекс Glee-
ble-3800 использован для испытаний на сжатие
при комнатной и повышенных температурах 150,
200 и 250°С со скоростью 4 мм/мин.

РЕЗУЛЬТАТЫ ЭКСПЕРИМЕНТОВ
И ОБСУЖДЕНИЕ

Основываясь на ранее проведенных исследова-
ниях [7, 8], содержание основных добавок цинка и
магния выбрано по 4.5 мас. %. Медь в высокопроч-
ных сплавах обычно вводят на уровне 1.5 мас. %,
чтобы при гомогенизации она полностью перехо-
дила в алюминиевый твердый раствор (Al). В дан-
ной работе в базовый сплав введено 2.5 мас. % меди.
Избыток меди необходим для сплавов с иттрием и
эрбием для образования высокотемпературных эв-
тектических фаз Al8Cu4Y и Al8Cu4Er [17–22]. В соот-
ветствии с этим концентрации иттрия и эрбия вы-
браны 0.4 и 1 мас. % соответственно, для соблю-
дения атомного соотношения Cu/Y и Cu/Er
равного 4. Цирконий, как известно существенно
повышает ликвидус алюминиевых сплавов. Для
определения содержания циркония проведен
расчет политермического разреза Al–4.5Zn–
4.5Mg–2.5Cu–(0–0.25)Zr (рис. 1а). Согласно раз-
резу, при увеличении содержания циркония с
0.05 до 0.25 мас.% ликвидус возрастает примерно
с 680 до 800°С. Во избежание потерь легкоплав-
ких элементов при выплавке сплавов, концентра-
ция циркония выбрана равной 0.2 мас. %, когда
температура ликвидуса составляет 770°С. Соглас-
но кривой неравновесной кристаллизации по мо-
дели Шайля (расчет в программе Thermo-Calc) в
сплаве при кристаллизации образуются фазы
Al3Zr, (Al), S (Al2CuMg) и Т (AlZnMgCu).

При этом доля эвтектики (Al) + S очень мала –
около 2% (вставка на рис. 1б).

На рис. 2 приведены микроструктуры слит-
ков исследованных сплавов. Согласно результа-

Рис. 1. Политермический разрез Al–4.5Zn–4.5Mg–2.5Cu–(0–0.25)Zr (а) и кривая неравновесной кристаллизации
сплава Al–4.5Zn–4.5Mg–2.5Cu–0.2Zr (б) (штриховая линия на (б) – равновесная кривая).
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там анализа химического состава с помощью
СЭМ, содержание цинка в сплавах составило
4.8–5.1 мас. %, магния – 4.1–4.2 мас. %, меди
2.4–2.6 мас. %, циркония – 0.2 мас. %, иттрия и
эрбия по 0.4 мас. % и 1 мас. % соответственно. В
базовом сплаве AlZnMgCuZr помимо (Al) присут-
ствует дисперсная эвтектика с фазой T (рис. 2а).
Цирконий полностью растворен в (Al). Фазы S в
структуре не выявлено. Фазовый состав подтвер-
ждается рентгенофазовым анализом (рис. 3) – на
рентгенограмме отмечены пики от (Al) и T-фазы.
После введения иттрия в сплаве AlZnMgCuZrY
отмечено наличие двух интерметаллидов, обога-
щенных медью и иттрием (частицы фаз выделены

кругами на рис. 2б) и магнием и иттрием (частица
фазы выделена овалом на рис. 2б). Фаза богатая
медью и иттрием соответствует соединению Al8-
Cu4Y, что подтверждается наличием пиков на
рентгенограмме (рис. 3). Данных о тройной фазе
AlMgY нет в базе данных, однако ранее было вы-
явлено наличие подобной фазы в сплаве Al–Mg–
Mn–Zr–Sc–Y [33]. В сплаве с эрбием AlZnMg-
CuZrEr отмечено наличие трех дополнительных
интерметаллидов: два состава близкого к фазе
Al8Cu4Er (выделения овалом и прямоугольником
на рис. 2в) и один состава Al3Er. Соответствую-
щие пики выявлены на рентгенограмме (рис. 3). В
одной из частиц фазы Al8Cu4Er отмечено наличие
примерно 2 мас. % Fe (частица выделена овалом
на рис. 2в). Железо является неотъемлемой при-
месью алюминия и попадает в сплав, в том числе
из лигатур. Железо предположительно замещает
часть атомов меди в фазе, в таком случае ее можно
записать как Al8(Cu,Fe)4Er. При этом отдельных
пиков от этой фазы не отмечено на рентгенограм-
ме (рис. 3). Растворение примеси железа в фазах
Al8Cu4Y и Al8Cu4Er было отмечено ранее в работах
[34, 35]. Концентрация иттрия и эрбия в (Al) со-
ставляет 0.1–0.2 мас. %, а цирконий также как и в
базовом сплаве не образовал интерметаллидов и
полностью растворился в матрице.

Температура солидуса сплава AlZnMgCuZr со-
ставляет 477°С (рис. 4), что хорошо согласуется с
результатами расчетов. Два пика на ДСК-кривой
при нагреве соответствуют реакциям плавления
T- и S-фаз соответственно, что также подтвер-
ждают расчеты. В сплавах AlZnMgCuZrY и AlZn-
MgCuZrEr при нагреве выделен один основной
первый пик при температуре солидуса и высоко-
температурные пики в интервале 540–580°С, со-
ответствующие реакциям с интерметаллидами,
обогащенными иттрием и эрбием.

Рис. 2. Литая микроструктура (СЭМ) сплавов
AlZnMgCuZr (а), AlZnMgCuZrY (б) и AlZnMgCuZrEr
(в) и распределение легирующих элементов между фа-
зами в выделенной области (белые прямоугольники).
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Сплавы гомогенизировали при 465°С в тече-
ние 1, 3 и 6 ч. В процессе гомогенизации происхо-
дит растворение неравновесного избытка фазы Т
и сопутствующее насыщение цинком, магнием и
медью (Al). После трех часов выдержки структура
практически не изменяется и содержание эле-
ментов в твердом растворе стабилизируется. При
этом содержание основных твердорастворных
упрочнителей в сплавах с иттрием и эрбием не-
сколько меньше из-за образования при кристал-
лизации нерастворимых интерметаллидов. Мик-
роструктура после трехчасовой гомогенизации
перед закалкой представлена на рис. 5. Парал-
лельно в сплавах должна проходить гетерогениза-
ция с выделением L12 дисперсоидов фаз Al3(Zr),
Al3(Zr,Y) и Al3(Zr,Er).

После трехчасовой гомогенизации при 465°С и
закалки твердость сплавов AlZnMgCuZr, AlZn-
MgCuZrY и AlZnMgCuZrEr составила 98, 91 и
88 HV соответственно (рис. 6). Последующее ста-
рение при температуре 150°С показывает больший
прирост твердости в сплаве с эрбием при примерно
одинаковом достигнутом уровне твердости во всех
сплавах. Достижение пика твердости после старе-
ния при 180°С сокращается до 1–3 ч, при этом сплав
с эрбием начинает уступать в величине упрочнения.
Перестаривание при температурах 210 и 250°С про-
текает существенно быстрее в сплаве без добавок
иттрия и эрбия, при примерно одинаковом уровне
упрочнения. С учетом, что кинетику старения опре-
деляет в основном состав (Al), а во всех сплавах по

основным элементам цинку, магнию и меди он
близок, то различия в кинетике определяют дис-
персоиды, образованные при гомогенизации перед
закалкой.

В табл. 1 представлены результаты испытаний
на сжатие при комнатной и повышенных темпера-

Рис. 4. ДСК-кривые нагрева исследованных сплавов.
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Рис. 5. Микроструктура (СЭМ) сплавов AlZnMgCuZr
(а), AlZnMgCuZrY (б) и AlZnMgCuZrEr (в) после го-
могенизации при 465°С c выдержкой 3 ч и закалки, и
распределение легирующих элементов между фазами
в выделенной области (белые прямоугольники).
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Таблица 1. Предел текучести на сжатие (МПа) при комнатной и повышенных температурах
Сплав 20°С 150°С 200°С 250°С

AlZnMgCuZr 435 ± 10 390 ± 5 360 ± 5 295 ± 5
AlZnMgCuZrY 420 ± 15 350 ± 10 335 ± 15 265 ± 5
AlZnMgCuZrEr 460 ± 15 380 ± 5 335 ± 15 285 ± 5
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турах. Предел текучести сплавов при комнатной
температуре находится на уровне 420–460 МПа. С
повышением температуры испытания предел те-
кучести снижается до 265–295 МПа при 250°С.
При этом сплавы с добавками иттрия и эрбия не-
значительно уступают по пределу текучести, что,
вероятно связано с меньшей легированностью
алюминиевой матрицы. Однако сплавы с добавка-
ми отличаются лучшей технологичностью при ли-
тье – их показатель горячеломкости по карандаш-
ной пробе составил 14 мм против 16 мм у сплава
без добавок. Для сравнения новые жаропрочные
сплавы систем Al–Cu–Y и Al–Cu–Er при 250°С
имеют меньший предел текучести на сжатие 197–
223 МПа при лучших литейных свойствах [31].
Композиционные материалы на основе жаропроч-
ной матрицы Al–Cu–Mn c карбидом бора [36] и
жаропрочные аддитивные сплавы Al–Ce–Cu [37]
также отличаются более низким пределом теку-
чести в 160 МПа при 250°С.

ВЫВОДЫ

1. В сплаве AlZnMgCuZrY, помимо алюминие-
вого твердого раствора и фазы T, отмечено нали-
чие двух интерметаллидов фаз Al8Cu4Y и AlMgY
кристаллизационного происхождения.

2. В сплаве с эрбием AlZnMgCuZrEr отмечено
наличие трех дополнительных интерметаллидов
фаз Al8Cu4Er, Al8(Cu,Fe)4Er и Al3Er. В некоторых ча-
стицах фазы Al8Cu4Er растворяется до 2 мас. % Fe.

3. Старение при температуре 150°С показывает
больший прирост твердости в сплаве с эрбием при
примерно одинаковом достигнутом уровне твердо-
сти во всех сплавах. Перестаривание при 210 и
250°С протекает существенно быстрее в сплаве без
добавок иттрия и эрбия, при примерно одинако-
вом уровне упрочнения. С учетом, что кинетику
старения определяет в основном состав (Al), то раз-
личия можно объяснить более бедным по основ-
ным элементам цинку, магнию и меди твердым
раствором и дисперсоидами, образованными при

Рис. 6. Зависимости твердости от времени старения при температурах 150 (а), 180 (б), 210 (в) и 250°С (г) после гомогениза-
ции при 465°С c выдержкой 3 часа и закалки,  – сплав AlZnMgCuZr,  – сплав AlZnMgCuZrY,  – сплав AlZnMgCuZrEr.
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гомогенизации перед закалкой в сплавах с добав-
ками.

4. Сплавы с добавками иттрия и эрбия незна-
чительно уступают по пределу текучести при по-
вышенных температурах, что вероятно связано с
меньшей легированностью алюминиевой мат-
рицы, но отличаются лучшей технологичностью
при литье.

Исследование выполнено за счет гранта Россий-
ского научного фонда (проект № 20-79-00305).
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На примере призмы из стали марки 316L размерами 20 × 20 × 70 мм, изучено влияние направления
выращивания методом селективного лазерного плавления на распределение остаточных напряже-
ний. Исследовали призмы с разным направлением выращивания (вдоль длинного и короткого реб-
ра). Использовали метод нейтронной стресс-дифрактометрии, который позволяет неразрушающим
методом измерить все три компоненты тензора напряжений в массивных материалах и изделиях. В
обоих случаях в центральной части призмы формируются сжимающие напряжения, которые при
приближении к поверхности близки к нулю или переходят в растягивающие напряжения. В призме,
выращенной вертикально вдоль длинного ребра, растягивающие напряжения больше по величине
и занимают больший объем, чем в такой же призме, выращенной вдоль короткого ребра. Макси-
мальные растягивающие напряжения (~500 МПа) вблизи ребер вертикальной призмы близки к
пределу текучести (~540 МПа) материала. Максимальные сжимающие напряжения (~–400 МПа)
образуются в центральной части вертикальной призмы.

Ключевые слова: аддитивные технологии, селективное лазерное плавление, остаточные напряже-
ния, нейтронная стресс-дифрактометрия
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ВВЕДЕНИЕ
Аддитивные технологии (АТ) сегодня – одно из

наиболее динамично развивающихся направлений
в современной промышленности. По сравнению с
традиционными технологиями, они позволяют
значительно уменьшить материалоемкость, трудо-
емкость и время изготовления деталей. С помощью
аддитивных технологий можно получить принци-
пиально новые материалы и изделия, которые не-
возможно получить традиционными технология-
ми. Металлические изделия с помощью аддитив-
ных технологий получают путем послойного
наплавления металла до нужной толщины. Тех-
нологии различаются способами формирования
слоя (селективное плавление слоя порошка, пря-
мое выращивание), источником энергии (лазер-
ный или электронный луч, электрическая дуга) и
видом используемого материала (порошок, про-
волока). Наибольшее распространение получили
методы, основанные на использовании лазерного

излучения: селективное лазерное плавление (СЛП)
и прямое лазерное выращивание (ПЛВ). В методе
СЛП сначала формируется однородный слой по-
рошка толщиной в несколько десятков микрон на
подложке, затем с помощью лазерного луча проис-
ходит его сплавление для получения горизонталь-
ного слоя детали. Затем наносится следующий
слой порошка и процесс повторяется. Суть мето-
да ПЛВ заключается в том, что металлический
порошок через специальное сопло подается в ту
же область, куда подводится лазерный луч, обра-
зуя локальную ванну жидкого расплава. Соответ-
ствующий горизонтальный слой детали получают
перемещением луча.

Создание АТ материала происходит при высо-
ких градиентах температур и высоких скоростях
охлаждения. Поэтому в нем возникают значи-
тельные остаточные напряжения, которые могут
сильно ухудшить его усталостную прочность,
приводят к короблению, образованию трещин и
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деформации детали [1–3]. Большие остаточные
напряжения являются одним из основных факто-
ров, препятствующих широкому распространению
аддитивных производств металлических изделий.
Для понимания природы остаточных напряжений
в материалах, полученных АТ, и поиска путей их
уменьшения исследуется влияние вида технологии
и параметров технологических процессов (матери-
ал, рисунок сканирования, скорость сканирова-
ния, угол поворота между соседними слоями, мощ-
ность лазера, геометрия образца и т. д) на распреде-
ление остаточных напряжений [4–9]. Остаточные
напряжения трудно рассчитать теоретически, по-
этому экспериментальные исследования важны
для верификации различных расчетных моделей.
Отметим, что направление выращивания также яв-
ляется одним из технологических параметров. Од-
нако работ, посвященных этой проблеме, сравни-
тельно мало [9–13].

Цель настоящей работы – изучение методом
нейтронной стресс-дифрактометрии влияния на-
правления выращивания на распределение оста-
точных напряжений на примере двух одинаковых
прямоугольных призм, выращенных методом СЛП
из стали марки 316L, и сравнение полученного ре-
зультата с распределением напряжений в призме,
выращенной из той же стали методом ПЛВ [14]. В

настоящее время метод нейтронной стресс-ди-
фрактометрии является единственным методом,
который, благодаря высокой проникающей спо-
собности нейтронов, позволяет неразрушающим
методом измерить все три компоненты тензора
напряжения в массивных металлических деталях
(в стали толщиной до 50 мм) [15–17]. Проникаю-
щая способность рентгеновских лучей значитель-
но меньше (~10 мкм в сталях), поэтому рентге-
новский метод дает информацию о напряжениях
на поверхности или в приповерхностных слоях
материала [15].

ОБРАЗЦЫ 
И МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА

Приготовление образцов. Для приготовления об-
разцов использовали металлопорошковую компо-
зицию (фракция 10–63 мкм, средний размер ча-
стиц 36 мкм) стали марки 316L. Химический состав
стали представлен в табл. 1. Процесс СЛП выпол-
няли на установке “Concept Laser M2 Cusing”. Об-
разцы размерами 20 × 20 × 70 (здесь и далее разме-
ры даны в миллиметрах) выращены на общей ба-
зовой плите из стали 316L путем послойного
наплавления горизонтальных слоев порошка ме-
талла. Направление выращивания первой призмы
совпадало с ее длинным ребром 70 (рис. 1а), второй
призмы – с ее коротким ребром 20 (рис. 1б).

После изготовления образцы с помощью от-
резного круга были отделены от базовой плиты и
поддерживающих конструкций. Для придания
правильной формы у горизонтальной призмы со
стороны основания методом электроэрозионной
резки был дополнительно удален слой толщиной
~1 так, что окончательный размер горизонталь-
ной призмы составил 20 × 19 × 70 (19 – вертикаль-
ное ребро вдоль направления роста). На рис. 1 даны
системы координат для обеих призм. В обеих приз-
мах ось Z соответствует продольному направле-
нию, ось X – поперечному и ось Y – нормальному.

Измерение напряжений нейтронным методом.
Нейтрон-дифракционный метод измерения на-
пряжений основан на измерении изменения угло-
вого положения дифракционного пика, вызванно-
го изменением межплоскостного расстояния кри-
сталлической решетки при растягивающих или
сжимающих напряжениях [18]. Согласно закону
Вульфа–Брэгга:

где  – расстояние между атомными плоскостя-
ми кристаллической решетки с миллеровскими

θ = λ2 sin ,hkl hkld

hkld

Таблица 1. Химический состав стали марки 316 L
Элемент C Si Mn Ni S P Cr Mo Fe

Вес. % ≤0.03 ≤0.75 ≤2.0 10–14 ≤0.03 ≤0.045 16–18 2.00–3.00 ~65

Рис. 1. Прямые четырехугольные призмы из стали
марки 316L, выращенные методом селективного ла-
зерного плавления: а – вертикальная призма, б – го-
ризонтальная призма. L1, L2, L3, L4, L5, L6 – линии,
параллельные оси Z (продольное направление), вдоль
которых измеряли напряжения. Показаны также се-
чения XY, перпендикулярные оси Z (Z = 1.5, 17, 35), в
которых проводили измерение напряжений. Размеры
даны в миллиметрах.
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индексами   – брэгговский угол рассеяния
от плоскостей ,  – длина волны нейтронов.
Усредненная по измеряемому пробному объему
относительная деформация в направлении нор-
мали к отражающим плоскостям  определя-
ется соотношением:

где  и  – межплоскостное расстояние и
угол рассеяния для материала в ненапряженном
состоянии. Таким образом, межплоскостное рас-
стояние является встроенным датчиком относи-
тельной деформации, которую можно измерить
по сдвигу дифракционного пика. По измеренным
компонентам тензора деформации    (здесь
и далее индексы  опущены) вдоль главных на-
правлений x, y, z, пользуясь обобщенным законом
Гука, можно вычислить компоненты тензора на-
пряжений    вдоль этих направлений [18]:

где  – модуль Юнга,  – коэффициент Пуассо-
на. Отметим, что для расчетов нужно использо-
вать дифракционные упругие постоянные  и

 для тех плоскостей  которые использо-
вались при измерении деформаций.

Исследование распределения напряжений про-
водили на нейтронном дифрактометре СТРЕСС на
реакторе ИР-8 в НИЦ “Курчатовский институт”
[19–21]. Для уменьшения времени измерения на
нейтронном пучке и получения информации о
распределении напряжений в объеме призмы из-
мерения проводили по следующей схеме. В вер-
тикальной призме (рис. 1а) – в точках, располо-
женных на трех линиях L1, L2, L3, параллельных
вертикальной оси Z. Указанные линии проходят:
в центре призмы L1 (X = 10, Y = 10), вблизи боко-
вой грани призмы L2 (X = 10, Y = 1.5) и вблизи
ребра призмы L3 (X = 1.5, Y = 1.5). Измерения
проводились в точках от Z = 2 до Z = 68 с шагом 3.
Также измерения проводили в сечениях призмы
XY на расстояниях 1.5, 17 и 35 вдоль Z от ее верх-
ней грани (рис. 1а). Ближайшие к боковым гра-
ням точки в сечениях находились на глубине 1.5.
В сечениях дополнительно измеряли несколько
точек на глубине 1 мм от поверхности боковых
граней. В горизонтальной призме (рис. 1б) изме-
рения проводили в точках, расположенных на
трех линиях L4, L5, L6, параллельных горизон-
тальной оси Z и проходящих: в центре призмы L4
(X = 10, Y = 9.5), вблизи нижней грани призмы L5

,hkl θhkl
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(X = 10,  = 1.5) и вблизи ее верхней грани L4 (X =
10, Y = 17.5). Измерения проводили в точках от
Z = 2 до Z = 68 с шагом 3. Аналогично измерени-
ям в вертикальной призме, напряжения измеряли
в сечениях призмы XY на расстояниях 1.5, 17 и 35
вдоль Z от боковой грани. Для уменьшения вре-
мени измерения в сечении Z = 1.5 измерения
проводили в 1/4 сечения. Измеряли дифракци-
онный пик (311) гранецентрированной кубиче-
ской (ГЦК) решетки аустенитной стали 316L на
угле  Отражающая плоскость (311) реко-
мендована для измерения напряжений в матери-
алах с ГЦК-решеткой, поскольку она малочув-
ствительна к микронапряжениям [18]. Измере-
ния проводили с пробным объемом ∼1.5 × 1.5 × 2.
Точки на глубине 1 мм от поверхности граней из-
меряли с пробным объемом ~1 × 1 × 3. При всех
измерениях пробный объем был полностью по-
гружен в металл, чтобы избежать погрешности
измерений при его неполном погружении [18].
Компоненты деформаций измеряли со статисти-
ческой погрешностью ~50 × 10–6, что соответ-
ствует погрешности в измерении напряжений
~20 МПа. Референсное значение межплоскост-
ного расстояния  соответствующее материалу в
ненапряженном состоянии, определяли из усло-
вия баланса сил вдоль направления Z в сечениях
XY с Z = 17.5, 35 [9, 15]. Разброс значений  полу-
ченных для разных сечений, соответствовал из-
менению напряжений в измеряемой точке менее
40 МПа.

В расчетах принимали значения модуля Юнга
 и коэффициента Пуассона ν311 =

= 0.294 для стали марки 316L [15].

РЕЗУЛЬТАТЫ ЭКСПЕРИМЕНТОВ
И ОБСУЖДЕНИЕ

Результаты измерений вдоль линий, парал-
лельных оси Z, в вертикальной (L1, L2, L3) и го-
ризонтальной (L4, L5, L6) призмах представлены
на рис. 2. В средней части вертикальной призмы
(15 < Z < 55) все компоненты напряжения вдоль
всех линий изменяются в пределах ±50 МПа
(рис. 2а).

Максимальное сжимающее напряжение (  ~
~ –400 МПа) наблюдается в средней части участ-
ка измерений линии L1 (X = 10, Y = 10), проходя-
щей через центр призмы. Сжимающие напряжения
резко уменьшаются при приближении к верхней и
нижней граням призмы до близких к нулю величин,
поскольку нормальная к свободной поверхности
компонента напряжения должна быть равна нулю
на поверхности. Напротив, компоненты  и 
близкие к нулю в средней части, резко увеличива-
ются до ~220/270 МПа при приближении к верх-
ней/нижней граням призмы. Отметим, что рас-

Y

θ ≈ °2 91 .

0,d

0,d

=311 184 ГПаE

σz

σx σ ,y
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пределение напряжений вдоль центральной ли-
нии L1 хорошо согласуется с распределением
вдоль центральной линии в призме из стали 316L,
полученной методом ПЛВ [14].

В средней части линии L2 (X = 10 мм, Y = 1.5 мм)
(рис. 2а), проходящей вблизи центральной линии
боковой грани призмы, присутствуют растягива-
ющие напряжения (  ~350 МПа), которые резко
уменьшаются при приближении к верхней и ниж-
ней граням призмы. Компонента  в средней ча-
сти призмы имеет значение ~160 МПа. При при-
ближении к верхней и нижней граням она снача-
ла несколько уменьшается, а затем увеличивается
до ~230 МПа. Компонента  близка к нулю, по-
скольку она перпендикулярна к поверхности.

Максимальные значения растягивающих на-
пряжений (~500 МПа) имеет продольная компо-
нента  в средней части призмы вблизи боковых
ребер вдоль линии L3 (X = 1.5, Y = 1.5) (рис. 2а).
Она резко уменьшается при приближении к верх-
ней и нижней граням призмы, поскольку перпен-
дикулярна к ним. По этой же причине компонен-
ты напряжения σx и σy в точках вдоль линии L3

σz

σx

σy

σz

вблизи боковых граней близки к нулю, и макси-
мальное напряжение  ≈ 500 МПа близко к экви-
валентному напряжению по Мизесу. Отметим, что
вблизи нижней вершины призмы напряжения не-
сколько выше, чем вблизи верхней вершины.

В горизонтальной призме (рис. 2б) так же, как
и в вертикальной, в средней части призмы на
участке 5 ≤ Z ≤ 65 все компоненты напряжения, за
исключением компоненты  вблизи верхней и
нижней граней (L5, L6), изменяются слабо в пре-
делах ±50 МПа.

Все компоненты напряжения вдоль линии L4,
проходящей через центр горизонтальной приз-
мы, сжимающие. При приближении к торцам
призмы (Z = 0, Z = 70) сжимающие напряже-
ния  и уменьшаются до величин близким к
нулю, а компонента , параллельная направле-
нию выращивания, меняет знак и увеличивается
до ~200 МПа.

Вблизи верхней и нижней грани горизонталь-
ной призмы (L5, L6) напряжения близки к нулю
или являются растягивающими. Отметим, что на-

σ  z

σz

σ  z σ  x

σy

Рис. 2. Распределение компонент напряжений вдоль линий, параллельных оси Z, в (а) вертикальной (L1, L2, L3) и
(б) горизонтальной (L4, L5, L6) призмах.
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пряжения вблизи верхней грани (L6) выше, чем
вблизи нижней грани (L5).

На рис. 3 представлены распределения напря-
жений в сечениях XY (Z = 1.5, 17, 35) вдоль цен-
тральных линий этих сечений Y (X = 10) и X (Y =
= 10/9.5) в вертикальной и горизонтальной приз-
мах. На рис. 4 показаны картограммы двумерного
распределения напряжений в сечениях XY (Z =
= 1.5, 17, 35).

По результатам измерений вдоль линий L1, L2,
L3 (рис. 2а) и в сечениях (рис. 3а, 4а) можно сде-
лать следующее заключение о распределении на-
пряжений в вертикальной призме. В большей ча-
сти объема призмы (на глубине больше 3 мм от
боковых граней) нормальная и поперечная ком-
поненты напряжения малы, и реализуется одно-
осное (вдоль вертикальной оси Z) напряженное со-
стояние. Большие (~–400 МПа) сжимающие про-
дольные напряжения в центральной части призмы
при приближении к боковым граням уменьша-
ются и на расстоянии ~3 от грани переходят в
растягивающие. При дальнейшем приближении
к грани напряжения быстро растут и на расстоя-
нии 1.5 от грани достигают величины ~350 МПа.

Максимальные растягивающие продольные на-
пряжения (~500 МПа) наблюдаются вблизи бо-
ковых ребер призмы.

Сжимающие напряжения в центральной части
призмы уравновешиваются растягивающими на-
пряжениями вблизи ее боковых граней. На глуби-
не 1.5 от боковых граней наблюдаются параллель-
ные граням небольшие (~150 МПа) растягиваю-
щие нормальные и поперечные напряжения, а
также близкие к нулю напряжения, перпендику-
лярные к боковым граням. Вблизи верхней грани
в сечении Z = 1.5 мм вертикальная компонента 
перпендикулярная к этой грани, близка к нулю.
Близкие к нулю в средней части призмы попереч-
ная  и нормальная  компоненты увеличива-
ются до ~200 МПа.

Предел текучести стали марки 316L, получен-
ной методом СЛП, зависит от направления выра-
щивания и параметров технологического процес-
са [22–24]. Максимальные растягивающие напря-
жения (~500 МПа) вблизи ребер в центральной
части призмы близки к пределу текучести стали
316L в направлении выращивания (540 МПа) [25].

σ ,z

σx σ  y

Рис. 3. Распределение напряжений в сечениях XY (Z = 1.5, 17, 35) вдоль центральных линий сечений Y (X = 10) и X
(Y = 10/9.5) в вертикальной (а) и горизонтальной (б) призмах.
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По результатам измерений вдоль линий L4, L5,
L6 (рис. 2б) и в сечениях (рис. 3б, 4б) можно сде-
лать следующее заключение о распределении на-
пряжений в горизонтальной призме. В централь-
ной части объема призмы на глубине ≥5 мм от ее
граней наблюдается трехосное напряженное со-
стояние: все три компоненты напряжения сжи-
мающие, с максимальным значением ~–200 МПа.
Сжимающие напряжения в центральной части
компенсируются соответствующими растягива-
ющими напряжениями вокруг этой части. Растя-
гивающие компоненты напряжения увеличива-
ются с приближением к граням. Максимальные
значения компонент напряжений наблюдаются
вблизи поверхностей граней, параллельных со-
ответствующей компоненте: σZ ~ 100 МПа, σX =
= 300 МПа, σY = 350 МПа.

Максимальные растягивающие напряжения
вблизи поверхности в вертикальной призме
значительно выше, чем в горизонтальной приз-
ме, и занимают значительно больший объем
(рис. 4а и 4б). В вертикальной призме они на-
правлены вдоль длинного ребра  а в горизон-
тальной вдоль короткого ребра  Качественно
такое сильное различие можно объяснить следу-
ющим образом. В вертикальной призме вблизи
вертикальных граней образуются растягивающие
напряжения, направленные вертикально вдоль на-
правления выращивания (длинного ребра). Они
растут с удалением от свободных горизонтальных
поверхностей (торцов призмы) достигая максиму-
ма на расстоянии ~15 от торцов (рис. 2а). В гори-
зонтальной призме также вблизи вертикальных
граней образуются растягивающие напряжения
вдоль направления выращивания (короткого реб-
ра), но максимальное напряжение на расстоянии
~10 будет меньше, чем на расстоянии ~15 от сво-
бодных горизонтальных поверхностей (нижней и
верхней граней). Как в вертикальной, так и в го-
ризонтальной призме, в центральной части при-
сутствуют сжимающие напряжения, а вблизи
поверхности – растягивающие, что хорошо со-
гласуется с результатами [14, 15]. Отметим, что
для понимания причин образования растягива-
ющих напряжений вблизи поверхности и ком-
пенсирующих их сжимающих напряжений в
средней части обеих призм необходимы расчеты
методом конечных элементов.

Растягивающие напряжения на поверхности
детали ухудшают коррозионную стойкость, проч-
ностные характеристики и стойкость к образова-
нию трещин. Поэтому при выращивании массив-
ной детали методом СЛП для уменьшения оста-
точных напряжений направление выращивания
по возможности следует выбирать параллельным
ее наименьшему размеру.

σ( ),z

σ( ).y

ВЫВОДЫ
Методом нейтронной стресс-дифрактометрии

изучено влияние направления выращивания на
остаточные напряжения в образцах из стали мар-
ки 316L, полученных методом СЛП. На примере
образца в форме призмы показано, что величина
и распределение остаточных напряжений сильно
зависят от направления выращивания. В призме,
выращенной вдоль длинного ребра, растягиваю-
щие напряжения больше по величине и занимают
больший объем, чем в такой же призме, выра-
щенной вдоль короткого ребра. Максимальные
растягивающие напряжения (~500 МПа), близ-
кие к пределу текучести материала (~540 МПа),
формируются вблизи длинных ребер вертикаль-
ной призмы. Общим для деталей, полученных ме-
тодом СЛП, является формирование сжимающих
напряжений внутри детали и растягивающих
вблизи ее поверхности.

Работа выполнена на оборудовании УНУ НИК
ИР-8 при частичной финансовой поддержке Ми-
нистерства науки и высшего образования РФ в
рамках выполнения работ по Государственному
заданию ФНИЦ “Кристаллография и фотоника”
РАН (проект RFMEFI62119X0035).
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