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Исследован магнитокалорический эффект (изменение магнитной энтропии при изотермическом
намагничивании ) в модели ферромагнетика с билинейным ( ) и биквадратичным
( ) обменными взаимодействиями между ближайшими магнитными соседями для той области
отношений параметров обмена  и  в которой переход из парамагнитного состояния в магнито-
упорядоченное является переходом II рода. В приближении среднего поля получен термодинамиче-
ский потенциал магнитоупорядоченного состояния, который характеризуется двуми параметрами
порядка – дипольным (относительной намагниченностью)  и квадрупольным  и рассмотрено
температурное и полевое поведение параметров порядка этого ферроквадрупольного состояния вбли-
зи точки Кюри  Установлено, что показатели степенных зависимостей изменения магнитной эн-
тропии от магнитного поля  совпадают с показателями степенной зависимости изменения энтро-
пии обычного ферромагнетика только с одним билинейным обменом, т.е. изменение энтропии

 в точке Кюри  пропорционально  несколько ниже  будет 
и выше  имеет место  В то же время коэффициенты перед этими степенными
множителями в энтропии существенно зависят от отношений параметров обмена  и  – они мини-
мальны при  и заметно увеличиваются по абсолютной величине при возрастании отношения

 отражая усиление понижения энтропии по мере усиления вклада от биквадратичного обмена.
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1
Магнитокалорические эффекты (МКЭ) в фер-

ро- и ферримагнетиках имеют максимальную ве-
личину вблизи температур фазового перехода ли-
бо II, либо I рода между магнитоупорядоченным
и парамагнитным состояниями [1–3]. Эти эф-
фекты привлекают сейчас большое внимание в
связи с перспективами создания охлаждающих
устройств без использования жидких хладоноси-
телей [4].

С теоретической точки зрения полевые и тем-
пературные зависимости МКЭ – изменения маг-
нитной энтропии при изотермическом намагни-
чивании и изменения температуры при адиабати-
ческом намагничивании – в случаях фазовых
переходов II рода довольно хорошо описываются
в рамках моделей билинейного гейзенберговско-
го обмена между локализованными магнитными

моментами вида  [3], где  – параметр
ферромагнитного обменного взаимодействия
между спинами  и  В то же время в рамках мо-
дели билинейного обмена на несжимаемой кри-
сталлической решетке не удается получить маг-
нитный фазовый переход I рода типа “порядок–
беспорядок”, который экспериментально на-
блюдается в ряде магнетиков, и поэтому не уда-
ется описать связанные с этим переходом измене-
ния термодинамических характеристик, включая
и особенности МКЭ.

Проблема объяснения причин появления фа-
зового перехода I рода в магнетиках была отчасти
решена Бином и Родбеллом [5], которые предло-
жили дополнительно учесть взаимодействие маг-
нитной подсистемы со сжимаемой кристалличе-
ской решеткой и зависимость величины обмен-
ных взаимодействий от межатомных расстояний.
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Дальнейшее развитие этого подхода в примене-
нии к МКЭ позволило описать полевые и темпе-
ратурные закономерности поведения МКЭ в слу-
чае магнитного фазового перехода I рода на сжи-
маемой решетке (см., напр., [6, 7]).

Существует и другая физическая причина воз-
никновения фазового перехода I рода в ферро-
магнетиках, она имеет чисто магнитную природу
и связана с существованием биквадратичного об-
менного взаимодействия в магнетиках с локали-
зованными спиновыми моментами в случаях ве-
личин спинов . Заметим, что идея существо-
вания биквадратичного обмена вида  где

 – параметр обмена, была впервые высказана
Шрёдингером еще в 1941 г., а в последующем она
получила микроскопическое обоснование в рабо-
те Андерсона [8] и Хуанга и Орбаха [9].

При этом сам параметр биквадратичного об-
мена  может быть и положительным, и отрица-
тельным. К настоящему времени заметное влия-
ние биквадратичного обменного взаимодействия
на физические свойства магнетиков установлено
как в магнитных соединениях с невысокими или
умеренными температурами магнитных перехо-
дов (например, в халькогенидах европия [10], в
мультиферроике  [11], в сверхпроводящих
ферропниктидах [12], в многослойных магнит-
ных гетероструктурах [13], в многочисленных со-
лях и халькогенидах переходных металлов [14]),
так и даже в ОЦК-железе с высокотемпературной
точкой Кюри  [15].

Дальнейшие исследования магнитных фазо-
вых состояний в модели с одновременным суще-
ствованием изотропных билинейных и биквадра-
тичных обменов показали, что в зависимости от
соотношения параметров билинейного  и
биквадратичного  обменов при понижении
температуры в магнетике возникает либо ферро-
магнитное (точнее говоря, ферро-квадрупольное,
так как наличие двух разных механизмов обмена
приводит к появлению двух разных параметров по-
рядка – дипольному и квадрупольному), либо чи-
сто квадрупольное упорядочение [16–26]. При
этом ферроквадрупольное состояние с конечной
намагниченностью, в свою очередь, в зависимости
от отношения параметров обмена  при пони-
жении температуры может возникать как путем
фазового перехода II рода, так и I рода. В целом,
общая картина фазовых магнитных состояний
[16–26] в этой модели обменных взаимодействий
изучена достаточно хорошо, однако вопросы из-
менения магнитной энтропии в магнитном поле
вблизи точек фазовых переходов не были иссле-
дованы. Таким образом, модель магнетика с од-
новременным наличием билинейного и биквад-
ратичного обмена дает возможности изучить и
сравнить особенности МКЭ в случаях фазового

≥ 1S
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1 2 ,( )K S S
K
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CT

>( 0)I
>( 0)K
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перехода как II, так и I рода в рамках единого мо-
дельного подхода.

В настоящей работе в рамках приближения
среднего поля получено выражение для термоди-
намического потенциала магнетика с билиней-
ным и биквадратичным обменом между ближай-
шими магнитными соседями, которое учитывает
появление дипольного и квадрупольного парамет-
ров порядка, и рассмотрена возможность перехода
в такое ферроквадрупольное состояние путем фа-
зового перехода II рода. Затем вблизи точки фазо-
вого перехода II рода (точка Кюри ) исследовано
температурное и полевое поведение параметров
порядка и на основе этого изучено изменение
магнитной энтропии в магнитном поле.

2
Гамильтониан магнетика с билинейным и би-

квадратичным обменным взаимодействием между
ближайшими магнитными соседями имеет вид:

(1)

Здесь  и  сумма по  переходит по 
ближайшим магнитным соседям,  – магнитное
поле вдоль оси OZ,  (  – фактор Ланде).

Для дальнейших расчетов биквадратичное про-
изведение спинов  преобразуем к произве-
дению квадрупольных операторов  вводя их сле-
дующим образом [19, 26]:

(2)

Гамильтониан  (1) после такого преобразо-
вания примет форму [19]:

(3)

Заметим, что при таком переходе от  к
квадрупольным операторам дополнительно вы-
деляется билинейный член  и поэтому па-
раметр билинейного обмена перенормируется по
сравнению с гамильтонианом (1).

Исследуем термодинамику модели, вводя при-
ближение среднего поля. Если не конкретизиро-
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вать магнитную структуру упорядоченного состо-
яния, то, применив процедуру введения среднего
поля ко всем парным произведениям спиновых и
квадрупольных операторов соседних узлов, полу-
чим гамильтониан среднего поля в виде:

(4)

где

(5)

При этом термодинамические средние одно-
узельных дипольных  и квадрупольных   и

 операторов выступают в роли параметров по-
рядка, характеризующих магнитные структуры
всех возможных упорядоченных фаз:

(6)

Рассмотрим теперь только случай ферромаг-
нитного упорядочения вдоль оси 0Z по направле-
нию магнитного поля и ограничимся в дальней-
шем случаем спина  Тогда волновая функ-
ция основного ферромагнитного состояния 
с параллельным выстраиванием всех спинов
вдоль оси 0Z будет иметь вид:

(7)

Поэтому в основном состоянии при  из
всех возможных параметров порядка (6) будут от-
личны от нуля только два:

(8)

Тогда будем считать, что такое магнитное упо-
рядочение и при конечных температурах 
характеризуется только двумя параметрами по-
рядка – дипольным  и квадрупольным  а все
остальные термодинамические средние (6) равны
нулю. Нетрудно также видеть, что параметр по-
рядка  по своему физическому смыслу
является относительной намагниченностью фер-
ромагнитного состояния (на один узел) для спи-
новой системы с 

В результате гамильтониан (4) для ферромаг-
нитной фазы становится равным
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Чтобы выяснить, соответствуют ли значения 
и  находимые из (15), точкам локальных миниму-
мов или максимумов ТДП  при заданных  и 
необходимо исследовать знаки вторых производ-
ных  по  и  Условия минимума требуют,
чтобы выполнялись неравенства:

(16)

где обозначено

(17)

Очевидно, что условие  решаемое
совместно с уравнением (15) для  и

 при фиксированных  будет на кривых
температурных зависимостей  и 
определять границу между термодинамически
устойчивыми значениями  и  от-
вечающими локальным минимумам ТДП, и термо-
динамически неустойчивым значениям этих же па-
раметров, отвечающих максимумам ТДП.

3

Исследуем поведение параметров порядка 
и  предполагая, что магнитное упорядочение
возникает путем фазового перехода II рода. При
высоких температурах, считая  и  по-
лучим разложение ТДП  (12) в ряд как

(18)
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Из (18) видно, что температура Кюри  опре-
деляется как

(19)

Ограничиваясь температурами, близкими к
 и рассматривая относительное отклонение

температуры  от точки Кюри  в виде t =
=  как параметр малости, приве-
дем  (18) к виду

(20)

Условия   дают урав-
нение для определения  и  вблизи 

(21)

В случае  решения (21) описывают следу-
ющие спонтанные состояния:

1) парамагнитное состояние с

(22)
которое, как можно убедиться из соотношений (16),
термодинамически устойчиво при температурах
выше точки Кюри  и соотношениях пара-
метров обмена 

2) магнитное состояние с ненулевыми пара-
метрами порядка

(23)

которое термодинамически устойчиво при 

и соотношении параметров обмена 

Заметим, что для области значений парамет-

ров обмена   (т.е. ) также

существуют решения с вещественными значени-
ями параметров порядка

(24)
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Однако эти решения подразумевают нефизиче-
скую картину существования магнитного упорядо-
чения в области температур  выше точки
Кюри и увеличение параметров порядка при повы-
шении температуры. Можно убедиться, что эти ре-
шения отвечают точкам максимумов ТДП и поэто-
му являются термодинамически неустойчивыми.
Таким образом, условия  ограничи-
вают область фазовых переходов II рода в ферро-
магнетике с биквадратичным обменом, а значение

 дает трикритическую точку на шкале от-
ношений параметров обмена.

В случае конечного магнитного поля  из
уравнений (21) следует кубическое уравнение
для 

(25)

Отсюда при  (т.е. ) получим

(26)

Далее, при  (т.е. ) точное решение
кубического уравнения (25) имеет довольно слож-
ный вид (см. [27]):

(27)

где для компактности обозначено

В пределе  решение (27) мож-
но приближенно представить в виде
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что при  переходит в результат (26). В про-
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получается стандартный результат для σZ, про-
порциональный линейной восприимчивости:

(29)

Наконец, в области магнитного упорядочения
при  увеличение  в поле  добавляется к
величине спонтанной намагниченности 
Тогда представим  в виде ряда по степе-
ням  как

(30)

и ограничимся вычислением поправки 

 линейной по магнитному по-

лю . Дифференцируя уравнение (25) по  и пере-
ходя к пределу  найдем dσZ(H)/dH|H = 0. В ре-
зультате получим

(31)

Аналогичным образом, учитывая взаимосвязь
 и  (23), можно получить увеличе-

ние квадрупольного параметра порядка  в маг-
нитном поле при 
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Учитывая, что разложение  (30) в ряд
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4

Рассчитаем изменение магнитной энтропии
 (на один магнитный атом) при изо-

термическом намагничивании от начального по-
ля  до конечного поля  [3]:

(33)

Для  предварительно продифференци-
ровав кубическое уравнение (25) по  получим
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что при  дает
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выполняется условие  и где уве-
личение намагниченности в поле описывается
поправкой, линейной по магнитному полю (31),
имеет место

(38)

( )Δ ,M fS T H

= 0iH fH

( ) ( )

( )

 = = 
 

σ = μ  
 





0

0
0

,
Δ ,

,
.

f

f

H

M f
H

H
Z

H

dm T H
S T H dH

dT

d T H
dH

dT

= C,T T
,T

( ) ( )
σ σ=

−− − σ
−

2
C C

,
9 2 3 ,

16

Z Z

Z

d
I KdT T T T T H
I K

→ CT T

( ) ( )
( )

( )

=

σ −= − =
− σ

 −  = −    − μ  

C C C
2 3 1 3

B C

0

16 1
9 2 3 ,

42 .
9 2 3

Z

T T Z

d I K
dT I K T T H

I K k T
T I K H

( ) ( )
( )

μ −= −  − 

2 3
0

M C B
B C

4
Δ , 3 .

9 2 3
f

f
HI K

S T H k
I K k T

> C,T T

( )

σ > μ= −
−

> =

μ 
= −  − 

0
2

B C

M C
2

0
B

B C

( ) 2 ,
3 ( )

Δ ( , )

1 .
3

Z C

f

f

d T T H
dT k T T

S T T H

H
k

k T T

μ@
3 2

0 B C( )ft H k T

( )

( )

( ) ( )

σ < = σ +

+ σ =

  μ−= − + − − − 

C
0

1 2
0

2
C C B C

( )

Δ ,

2 .
3 2 3 3 ( )

z
Z

Z

d T T d T
dT dT

d T H
dT

HI K
I K T T T k T T

Тогда изменение магнитной энтропии будет
состоять из двух вкладов с противоположными
знаками

(39)

причем в этой области температур положительным
вкладом, квадратичным по магнитному полю, мож-
но пренебречь вследствие вышеупомянутого усло-

вия малости  = 

Таким образом, в ферроквадрупольное упоря-
дочение в магнетике с дополнительным биквадра-
тичным обменом и двумя параметрами порядка
(относительной намагниченностью и квадруполь-
ным) дает те же критические степенные показатели
в полевых и температурных зависимостях намагни-
ченности и магнитной энтропии, что получается в
теории фазовых переходов II рода в приближении
среднего поля для обычного ферромагнетика с
одним билинейным гейзенберговским обменом и
одним дипольным параметром порядка. Однако
важно отметить, что коэффициенты, стоящие в
выражениях для намагниченности или энтропии
перед полевыми или температурными перемен-
ными в степенном виде, теперь существенно за-
висят от соотношений параметров билинейного

 и биквадратичного обменов  – они увеличива-
ются по мере роста отношения  от минималь-
ного значения при  и становятся сингуляр-
ными в трикритической точке , что зна-
менует переход в область фазовых переходов I рода.

5

Если с помощью численных расчетов уравне-
ния (15) проследить спонтанное поведение пара-
метров порядка  и  для всего интер-
вала температур от  до точки Кюри  (19)
при разных соотношениях параметров обмена

 то видно следующее. С одной стороны, уве-
личение параметра биквадратичного обмена 
при фиксированном параметре билинейного об-
мена  приводит к понижению температуры Кю-
ри  (19). С другой стороны, в области высоких
относительных температур  увели-
чение отношения  ведет к заметному увеличе-
нию параметров порядка  и  по срав-
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нению со случаем только одного билинейного об-
мена ( ). Это видно из рис. 1, где представлены
расчеты  для трех случаев:  – от-
сутствие биквадратичного обмена,  и

 (для трикритической точки на шкале
отношений ).

Если говорить о роли квадрупольных парамет-
ров порядка в термодинамике магнитных систем,
то надо иметь в виду, что, вообще говоря, квадру-
польный параметр порядка  – 
существует и в обычной гейзенберговском фер-
ромагнетике с билинейным обменом в случаях
спинов  Однако в отсутствие биквадратич-
ного обмена ( ) этот параметр не связан ди-
намическим взаимодействием с гамильтонианом
магнитной системы, и поэтому он не дает ника-
кого вклада в термодинамику магнетика.

Заметим также, что аналитические результаты
для поведения параметров порядка  и  (фор-
мулы (23) и (26)) и соответственно изменения эн-
тропии  (36), (39) получены путем разложе-
ния термодинамического потенциала  (12) в
ряд по малым значениям  и  вслед-
ствие чего самосогласованные уравнения для 
и  (15) были заменены на приближенные куби-
ческие уравнения (21) и (25). Поэтому получен-
ные фомулы справедливы только в небольшом ин-
тервале  температурных отклонений
от точки Кюри  Кроме того, даже в этом темпе-
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ратурном интервале появляются ограничения на
допустимый диапазон отношений параметров об-
мена  так как коэффициенты кубического
уравнения (25) и соответственно выражения для

 и  (23) и (26) содержат опасный множитель
 Это ведет к расходимости результатов

при  и к безусловному нарушению
вблизи трикритической точки  исход-
ных ограничений на малость параметров  и

 даже при  Поэтому представляет ин-
терес выяснить в более широком интервале тем-
ператур и для всего диапазона отношений пара-
метров обмена  допускающих переход II рода,
общий характер дополнительного влияния квад-
рупольного параметра порядка  и параметра би-
квадратичного обмена  на физические свойства
магнетика по сравнению со случаем ферромагне-
тика только с билинейным обменом ( ).

На рис. 2 представлен результат численного
расчета температурной зависимости магнитной
энтропии  в области спонтанного магнит-
ного упорядочения  вычисленной по
формуле (13) с использованием предварительно
рассчитанных параметров порядка  и  из (15)
для тех же значений  что были использованы
при расчете спонтанной намагниченности на
рис. 1. Видно, что если сравнить ферромагнитное
состояние в случае только билинейного обмена

/ ,K I

σZ 0q
−− 1(2 3 ) .I K
→/ 2/3K I

=/ 2/3K I
σ ! 1Z

!0 1q ≈ C.T T

/ ,K I

0q
K

≠ 0I

M BS k
< < C0 ,T T

σZ 0q
/ ,K I

Рис. 1. Температурная зависимость спонтанной от-
носительной намагниченности на шкале относитель-

ных температур  (где ) для

случаев  (кривая 1),  (кривая 2) и
 (кривая 3).
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Рис. 2. Зависимость магнитной энтропии  в
случаях спонтанного упорядочения от относительной
температуры  для трех значений отношений

 а именно, кривая 1 – для  (отсутствие
биквадратичного обмена), кривая 2 – для  и
кривая 3 – для  (трикритическая точка фа-
зовых переходов на шкале отношений ).
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(  ) и ферроквадрупольные состояния с
дополнительным биквадратичным обменом
(  ) при одинаковой температуре Кюри

 то при одинаковом удалении по температуре
от  ферро-квадрупольные состояния будут бо-
лее упорядочены – они имеют более низкую маг-
нитную энтропию.

Наконец, рис. 3 демонстрирует полевую за-
висимость изменения магнитной энтропии

 в точке Кюри  вычисленную из
выражения (13) с использованием  и

 из уравнения (15). Видно, что нали-
чие биквадратичного обмена  и квадруполь-
ного параметра порядка  заметно увеличи-
вает абсолютную величину изменения энтропии

Работа частично поддержана проектом РФФИ
№ 18-02-00281 А.
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ВВЕДЕНИЕ

В работах [1, 2] было показано, что в тонких
магнитных пленках типа пермаллоя существуют
двумерные доменные границы (ДГ) с вихревым
распределением намагниченности. С момента по-
явления этих работ и по настоящее время происхо-
дит интенсивное исследование статических и ди-
намических свойств распределения намагничен-
ности в таких ДГ на основе численного решения
уравнений микромагнетизма [3]. Вопросы дина-
мики и перестройки доменных границ с вихревой
структурой в магнитных пленках с плоскостной
анизотропией при действии внешнего магнитно-
го поля, направленного вдоль оси легкого намаг-
ничивания (ОЛН), представлены в обзорах [4, 5]
и в работах [6–10].

В работах [11–14] было показано, что при при-
ложении внешнего магнитного поля, направлен-
ного поперек ОЛН, одновихревое распределение
намагниченности ДГ переходит в двухвихревое
распределение. Изменение энергии и двумерной
структуры ДГ под действием поперечного поля
изучено недостаточно.

Цель данной работы – исследование энергии и
структуры двумерных доменных границ Блоха
под действием внешнего магнитного поля, на-
правленного поперек ОЛН.

ЭНЕРГИЯ ДОМЕННОЙ ГРАНИЦЫ
Рассмотрим тонкую магнитную пленку тол-

щиной 2D с ОЛН, совпадающей с осью z прямо-
угольной системы координат. Координаты х и z
прямоугольной системы координат расположены
в плоскости пленки, ось у перпендикулярна по-
верхности пленки.

Внешнее магнитное поле  приложенное
перпендикулярно ОЛН, приводит к повороту на-
магниченности в доменах. ДГ разделяет два доме-
на с направлениями намагниченности  для ле-
вого домена и  для правого домена. Изме-
нение намагниченности в такой промежуточной
ДГ изменяется на полный угол  при этом
положение ДГ остается неизменным и направлено
вдоль ОЛН. Равновесный угол отклонения намаг-
ниченности в доменах от ОЛН определяется из
равенства

(1)

где  – поле анизотропии (  – кон-
станта анизотропии,  – намагниченность на-
сыщения пленки).

В области ДГ (  ) дву-
мерное распределение намагниченности опре-
деляется изменением вектора намагниченности

 =  + 
Для исследования промежуточных ДГ за исход-
ное состояние берем двумерную 180° ДГ Блоха с

⊥,H

α
° − α180

° − α180 2 ,

⊥α =sin ,KH H

= 2K SH K M K
SM

− ≤ ≤ ,R x R − ≤ ≤D y D

=M mSM i( ( , )S xM m x y +j k( , ) ( , ) ).y zm x y m x y

УДК 532.782:539.216.2:537.622.4

ЭЛЕКТРИЧЕСКИЕ
И МАГНИТНЫЕ СВОЙСТВА



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 122  № 7  2021

ЭНЕРГИЯ И СТРУКТУРА ДВУМЕРНЫХ ДОМЕННЫХ ГРАНИЦ 685

направлениями намагниченности в соседних до-
менах:

Граничные условия для промежуточной ДГ
принимают вид:

(2)

Равновесное состояние ДГ определяется ми-
нимумом полной энергии на единицу длины

 +  где  – обменная энер-
гия,  – энергия анизотропии,  – магнитоста-
тическая энергия,  – энергия во внешнем маг-
нитном поле.

Обменная энергия на единицу длины

(3)

где A – обменная константа.

Энергия анизотропии на единицу длины

(4)

Магнитостатическая энергия определяется как
взаимодействие объемных  и поверхност-
ных магнитных зарядов  
с магнитным скалярным потенциалом  об-
разованным этими зарядами:

(5)

Магнитный скалярный потенциал

(6)

Объемные магнитные заряды

(7)

и поверхностные магнитные заряды

(8)

Энергия ДГ во внешнем поле

(9)

В данной работе в качестве характеристик
полной энергии и ее составляющих использова-
ны безразмерные величины: отношение полной
энергии на единицу длины и ее составляющих к
обменной константе  имеющей ту же размер-
ность:   и т.д. Тогда полная
энергия ДГ:

(10)

ЧИСЛЕННЫЙ РАСЧЕТ
Определение двумерного распределения намаг-

ниченности ДГ основано на проведении численных
расчетов статического уравнения Брауна [3]:

(11)
где  +  – единич-
ный вектор и  +  – эффек-
тивное поле. Составляющие эффективного поля
имеют вид:

(12)

Магнитные поля  и  в (12) определяются
из выражения (6) для магнитного скалярного по-
тенциала:
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Для вычисления составляющих эффективного
поля (12) численным методом непрерывное изме-
нение намагниченности  заменяется
дискретным распределением  = 
Вся область ДГ делится на  бесконечных
призм, параллельных ОЛН, шириной 

Граничные условия для боковых секущих
плоскостей ДГ (  ) и по всей тол-
щине пленки ( ):

(13)

Для выполнения граничных условий на по-
верхностях ДГ  (  ) по
всей ширине ДГ ( ) используем сле-
дующие условия:

(14)

При равновесном состоянии (в идеальном слу-
чае) направление эффективного поля 
должно совпадать с направлением вектора 
для каждого значения  в области поиска

  Для определения равно-
весного состояния вектора  численным
способом, согласно методу [1], находим нормали-
зованное эффективное поле  Раз-
ница  =  является мерой не-
совпадения нормализованного эффективного
поля с истинным направлением намагниченности
для данного значения  Значение  заме-
няется найденным значением  После про-
хождении полного цикла вычислений (

) определяются направляющие косину-
сы m(I, J), полная энергия ДГ и ее составляющие, а
также максимальное значение  из масси-
ва  Далее эти циклы расчетов повторяются
до тех пор, пока значение  станет меньше
1 × 10–4, и при дальнейших повторениях циклов
значение  приходит в насыщение и изме-
няется только в 5-м и далее знаках после запятой.

РЕЗУЛЬТАТЫ РАСЧЕТА

Вычисления были выполнены для тонкой маг-
нитной пленки типа пермаллоя с обменной кон-
стантой А = 10–6 эрг/см, константой анизотропии
K = 103 эрг/см , намагниченностью насыщения
MS = 800 Гс и толщиной пленки 2D = 100 нм.

В данной работе, как и в [1], берем 
 Толщина слоя  = 2.5 нм.

=M mS ( , )M x y
M( , )I J mS ( , ).M I J

×x yN N
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3

= 200,xN
= 40.yN Δ = 2 yD N

Для получения исходного двумерного распре-
деления намагниченности ДГ Блоха для направ-
ляющих косинусов используем одномерные за-
висимости:

(15)

где угол  изменяется от 0° до 360°.
Далее одномерные зависимости (15) подстав-

ляем в двумерные распределения направляющих
косинусов:

(16)

Направляющие косинусы (16) служат в каче-
стве исходных зависимостей при решении урав-
нения Брауна (11) совместно c выражениями для
составляющих эффективного поля (12) и гранич-
ных условий (13) и (14). При изменении угла  от
0° до 360° были получены четыре различных од-
новихревых двумерных распределения намагни-
ченности 180° ДГ Блоха (рис. 1). Эти четыре раз-
личных распределения можно сгруппировать в две
пары: 1) в середине пленки (у = 0) намагниченность
направлена вверх (рис. 1а, 1б) или направлена вниз
(рис. 1в, 1г); 2) каждую пару можно характеризо-
вать различным направлением вращения намагни-
ченности (вихрь): левый вихрь, когда вращение на-
магниченности происходит против часовой стрел-
ки (рис. 1a, 1в) и правый вихрь, когда вращение
намагниченности происходит по часовой стрелке
(рис. 1б, 1г).

В области ДГ существует линия перехода х0(у)
(сплошные линии на рис. 1а–1г), вдоль которой
по толщине пленки вектор  лежит в плоскости
ДГ (  + ), а направляю-
щий косинус  При переходе через
линию перехода направляющий косинус 
меняет свое направление на противоположное.

Полученные одновихревые распределения на-
магниченности (структуры) имеют равные значе-
ния полной энергии и ее составляющих, которые
представлены в строке  табл. 1, и полученные ре-
зультаты хорошо согласуются с классическим ре-
зультатом [1].

Рассмотрим действие внешнего поперечного
поля на одновихревую структуру ДГ Блоха, где в
качестве исходной структуры возьмем 180° ДГ,
распределение намагниченности которой пока-
зано на рис. 2a, что соответствует распределению
рис. 1a.

На рис. 3 представлена зависимость полной энер-
гии ДГ от угла  определяющего значение внешнего
поля  согласно выражению (1), и на
этом же рисунке символом  обозначено значе-
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ние полной энергии одновихревой 180° ДГ Блоха
при отсутствии внешнего поля 

При действии внешнего поперечного поля в
положительном направлении нижняя область
ДГ расширяется по толщине пленки, так как на-
правление внешнего поля совпадает с направле-
нием намагниченности в этой области ДГ. На
рис. 2б показана структура ДГ для внешнего по-
ля   а на рис. 3 символом b
показано значение полной энергии для этого по-
ля. При росте поля от  до 
обменная энергия уменьшается, магнитостатиче-
ская энергия увеличивается и полная энергия ДГ
уменьшается (строка b в табл. 1).

При дальнейшем росте внешнего поля струк-
тура ДГ (рис. 2б) переходит в неустойчивое состо-

⊥ α = °( 0 ).H

⊥ = 1.18 ЭH α = °( 27 ),

⊥ α = °( 0 )H ⊥ α = °( 27 )H

яние (рис. 2в), когда намагниченность полностью
выходит на поверхность пленки вдоль линии пе-
рехода  (   ), и при
этом магнитостатическая энергия принимает
максимальное значение. На рис. 3 символом c от-
мечена полная энергия ДГ для этого состояния, а
в табл. 1 в строке c представлены численные зна-
чения полной энергии и ее составляющих. Дан-
ная неустойчивая структура при значении поля

  переходит в устойчивую
структуру (рис. 2г) со значительным уменьшени-
ем полной энергии за счет уменьшения как об-
менной, так магнитостатической энергий. Полу-
ченная структура соответствует промежуточной
двумерной структуре ДГ Нееля с неполными вихря-
ми при поверхностях пленки. На рис. 3 символом d

=0( )x y D = 0,xm = 1,ym = 0zm

⊥ = 1.22 ЭH α = °( 28 )

Таблица 1. Результаты расчета полной энергии и ее составляющих под действием внешнего поля для различных
двумерных структур ДГ в соответствии с обозначениями рис. 3

, град

0 18.47 0.060 0.0 1.01 19.54
27 16.82 0.042 –0.007 2.29 19.14

27–28 14.53 0.042 –0.015 4.31 18.86
28 11.36 0.049 –0.027 2.14 13.52
45 4.66 0.043 –0.036 1.86 6.52
25 12.66 0.051 –0.021 2.17 14.86
15 16.89 0.056 –0.011 2.30 19.23
0 22.02 0.059 0.0 2.83 24.91
9 23.56 0.051 0.003 3.81 27.42

9–10 23.56 0.051 0.003 3.81 27.42
10 18.30 0.057 0.001 1.10 19.46

α ωA ωK ωH ωS ω

a
b
c
d
e
f
g
h
k
m
n

Рис. 1. Четыре возможных распределения намагниченности в двумерной 180° ДГ Блоха.
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показано значение полной энергии для данного
распределения, а в табл. 1 (строка d) представлены
значения полной энергии ДГ и ее составляющих.

На рис. 2д показана структура ДГ при значе-
нии поля  что соответствует структу-
ре 90° двумерной ДГ Нееля. В такой структуре
практически отсутствуют вихри и изменение на-
магниченности в ДГ приближается к одномерно-
му. Полная энергия для данной структуры отра-
жена символом e на рис. 3 и значениями энергии
в табл. 1 (строка e).

При уменьшении внешнего поля от 
до, например,  и далее до 

⊥ α = °( 45 ),H

⊥ α = °( 45 )H
⊥ α = °( 25 )H ⊥ α = °( 15 )H

Рис. 2. Изменение структуры одновихревой ДГ Блоха при действии внешнего поля: a) исходная одновихревая струк-
тура  б)  в) неустойчивая (переходная) структура  полученная из устойчивой
структуры б) и переходящая в устойчивую структуру г); г)  д)  е)  ж) 
з) двухвихревая 180° структура 

x

y
(а)

y
(д)

x

y
(б)

xx

y
(е)

x

y
(в)

x

y
(ж)

x

y
(г)

x

y
(з)

⊥ α = °( 0 );H ⊥ α = °( 27 );H ⊥ α = ° °( 27 –28 ),H

⊥ α = °( 28 );H ⊥ α = °( 45 );H ⊥ α = °( 25 );H ⊥ α = °( 15 );H

⊥ α = °( 0 ).H

Рис. 3. Зависимость полной энергии ДГ от угла пово-
рота намагниченности в доменах  под действием
внешнего поля 
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распределение намагниченности становится все с
более выраженными двумя неполными вихрями
(рис. 2е, 2ж). Значения полной энергии ДГ при
этом увеличиваются (состояния f, g на рис. 3).
Численные значения полной энергии и ее состав-
ляющие для этих распределений представлены в
табл. 1 в строках f, g.

При снятии внешнего поля  
структура ДГ переходит в 180° ДГ с двухвихревым
распределением намагниченности (рис. 2з), зна-
чение полной энергии на рис. 3 отмечено симво-
лом h, а значения полной энергии ее составляю-
щих представлены в строке h в табл. 1.

Следует отметить, что если исходная структура
рис. 2a с ростом поперечного поля переходит в
структуру рис. 2г и далее в структуру рис. 2д, то
при дальнейшем изменении внешнего поля в лю-
бом направлении полученная структура ДГ не
вернется в исходную структуру (рис. 2a), а будет
изменяться от структуры рис. 2з до структуры
рис. 2д с увеличением внешнего поля и, наобо-
рот, от структуры рис. 2д до структуры рис. 2а при
уменьшении внешнего поля. Выше сказанное на-
глядно можно представить с помощью рис. 3: с
увеличением внешнего поля полная энергия ДГ
принимает значения  и при
уменьшении внешнего поля принимает значения

В работе [14] рассмотрено действие внешнего
поля  на исходную структуру рис. 2a, в резуль-
тате была получена структура двумерной проме-
жуточной ДГ Нееля (аналогично рис. 2г) и при сня-
тии внешнего поля получена структура двумерной
двухвихревой ДГ (аналогично рис. 2г). Однако в
[14] не показан переход исходной структуры в
структуру двумерной промежуточной ДГ Нееля.
Там представлены две зависимости  одна из
них соответствует зависимости ( ), а другая –
( ) (рис. 3). Полная энергия в [14] для состоя-
ния b достигается при внешнем поле 

 что достаточно близко к значению
  полученному в данной ра-

боте.
При действии внешнего поля в отрицательном

направлении полная энергия структуры прини-
мает те же значения, что и при действии внешне-
го поля в положительном направлении (рис. 2a),
и носит четный характер, т.е. 
(рис. 3). Структура ДГ (рис. 2a) с ростом внешне-
го поля в отрицательном направлении переходит в
промежуточную ДГ Нееля и при уменьшении
внешнего поля до нуля переходит в полностью
двухвихревую структуру (рис. 4a). При действии
отрицательного внешнего поля структура (рис. 4a)
не вернется в исходную структуру (рис. 2a), а бу-
дет переходить в промежуточную двумерную ДГ

⊥ = 0 ЭH α = °( 0 )

→ → → →h g f d e

→ → → → .e d f g h

⊥H

⊥ω( ),H
−a b

−h e
⊥ ≈ 1.19 ЭH

α ≈ °( 28.4 ),
⊥ = 1.18 ЭH α = °( 27 ),

⊥ ⊥ω = ω −( ) ( )H H

Нееля при наличии внешнего поля или в двухвих-
ревую структуру при отсутствии внешнего поля.

Рассмотрим действие внешнего поля в поло-
жительном направлении на изменение двухвих-
ревой структуры (рис. 4а), полученной в результа-
те действия отрицательного внешнего поля на
структуру одновихревой ДГ (рис. 2а).

При действии поперечного поля в положитель-
ном направлении ширина двухвихревой ДГ сужа-
ется, т. к. направление внешнего поля противопо-
ложно основному направлению намагниченности
в вихрях. C ростом внешнего поля полная энергия
ДГ увеличивается как за счет роста обменной энер-
гии, так и магнитостатической энергии. На рис. 4б
показана устойчивая структура ДГ для поля

  что соответствует состоянию
 полной энергии ДГ (рис. 3) и численным значе-

ниям полной энергии и ее составляющих (строка
 в табл. 1).

При дальнейшем росте внешнего поля полная
энергия ДГ незначительно уменьшается за счет
уменьшения обменной энергии при значитель-
ном росте магнитостатической энергии, которая
принимает максимальное значение при полном
выходе намагниченности на поверхность пленки
(рис. 4в, состояние  на рис. 3). В табл. 1 (строка

) представлены значения полной энергии и ее со-
ставляющих. Данная структура является неустой-
чивой и она переходит в устойчивую структуру при

  (рис. 4г), структура которой
соответствует промежуточной  ДГ Бло-
ха. Полная энергии соответствует состоянию  на
рис. 3 и значениям полной энергии и составляю-
щим в табл. 1 (строка ).

Полученная промежуточная структура ДГ
Блоха (рис. 4г) является структурой разветвления в
зависимости от дальнейшего направления внешне-
го поля.

При уменьшении внешнего поля до нуля дан-
ная структура переходит в структуру 180° ДГ Бло-
ха с правым вихрем вращения намагниченности
(рис. 1б), которая отличается от первоначальной
исходной структуры 180° ДГ Блоха (рис. 1а) с ле-
вым вихрем вращения намагниченности.

При росте внешнего поля структура (рис. 4г)
последовательно переходит в структуру (рис. 4д),
в неустойчивую структуру (рис. 4e), в структуру
промежуточной ДГ Нееля (рис. 4ж). При снятии
внешнего поля структура (рис. 4ж) перейдет в
двухвихревую структуру (рис. 4з).

При действии поперечного поля в отрицатель-
ном направлении ширина двухвихревой структу-
ры (рис. 4з) уменьшается, так как направление
внешнего поля противоположно направлениям
намагниченности в вихрях ДГ.

⊥ = 0.39 ЭH α = °( 9 ),
k

k

m
m

⊥ = 0.43 ЭH α = °( 10 )
− α °(180 2 )n

n

n
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Полная энергия ДГ увеличивается и стано-
вится равной значению  на рис. 3 при значении
внешнего поля   В диапа-
зоне значений внешнего поля от 

 до   двухвихре-
вая структура переходит в структуру промежуточ-
ной ДГ Блоха  При уменьшении
внешнего поля до нуля структура промежуточной
ДГ Блоха переходит в структуру 180° ДГ Блоха,
совпадающей с исходной структурой рис. 1a.

При увеличении внешнего поля в положитель-
ном направлении структура промежуточной ДГ
Блоха переходит в структуры рис. 2б–2д, а при

k
⊥ = −0.39 ЭH α = − °( 9 ).

⊥ = −0.39 ЭH
α = − °( 9 ) ⊥ = −0.43 ЭH α = − °( 10 )

− α °(180 2 ) .n

уменьшении поля переходит в структуры рис. 2е,
ж и далее при отсутствии поля перейдет в структу-
ру двухвихревой 180° ДГ (рис. 2з).

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
На основе решения уравнений микромагне-

тизма численным способом исследованы энергия
и структура ДГ Блоха под действием магнитного
поля, приложенного перпендикулярно оси легко-
го намагничивания.

Под действием внешнего поля независимо от
направления (отрицательного или положитель-
ного) одновихревая структура 180° ДГ Блоха пе-

Рис. 4. Изменение структуры двухвихревой ДГ Блоха при действии внешнего поля: a) исходная двухвихревая структу-
ра  б)  в) неустойчивая (переходная) структура  полученная из устойчивой
структуры б) и переходящая в устойчивую структуру г); г)  д)  е) 
ж)  з) двухвихревая 180° структура 
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⊥ α = °( 0 );H ⊥ α = °( 9 );H ⊥ α = ° °( 9 –10 ),H
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реходит при достижении некоторого значения
внешнего поля в промежуточную двумерную ДГ
Нееля со значительным понижением полной
энергии ДГ, и при снятии внешнего поля струк-
тура промежуточной ДГ Нееля переходит в струк-
туру двухвихревой 180° ДГ. Под действием внеш-
него поля двухвихревая 180° ДГ переходит в про-
межуточную ДГ Блоха и при снятии внешнего
поля структура промежуточной ДГ Блоха перехо-
дит в структуру 180° ДГ Блоха. Детально исследо-
вано и показано, что переход из одной структуры
в другую осуществляется вследствие полного вы-
хода намагниченности на поверхность пленки.
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Численно исследована средняя электрическая поляризация, возникающая в двухслойной нанораз-
мерной ферромагнитной пленке с комбинированной одноосной и кубической анизотропией при
вихревом распределении намагниченности. Учет кубической анизотропии приводит к многократ-
ному возрастанию средней электрической поляризации при положительной константе кубической
анизотропии и значительному уменьшению в образцах с отрицательной константой кубической
анизотропии. При изучении гистерезиса средней электрической поляризации в перпендикулярном
пленке магнитном поле обнаружены яркие отличия в полевых зависимостях в пленках с различной
кубической анизотропией. При положительной кубической анизотропии с увеличением константы
анизотропии максимумы кривых средней поляризации смещаются в область низких магнитных по-
лей. Величина максимумов становится больше, а гистерезис практически исчезает. Для пленок, об-
ладающих кубической анизотропией с отрицательной постоянной, с возрастанием константы ку-
бической анизотропии максимумы кривых средней поляризации смещаются в область высоких по-
лей, а величина максимумов существенно уменьшается.

Ключевые слова: двухслойная ферромагнитная пленка, неоднородный магнитоэлектрический эф-
фект, электрическая поляризация, гистерезис, магнитный вихрь
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ВВЕДЕНИЕ
В такой быстро развивающейся области элек-

троники, как спинтроника, исследуются различ-
ные устойчивые распределения намагниченности,
с помощью которых можно сохранять и передавать
информацию [1]. Это могут быть скирмионы, маг-
нитные вихри [2], другие магнитные неоднород-
ности. Возможность управлять состояниями маг-
нитного вихря различными способами, в том чис-
ле, при наличии магнитоэлектрического эффекта,
электрическим полем [3, 4], позволяет рассматри-
вать их как базовые элементы для создания магни-
тоэлектронных запоминающих устройств. Неод-
нородный магнитоэлектрический эффект, описан-
ный Барьяхтаром и соавторами [5], реализуется в
мультиферроиках, например, в ферритах-гранатах
при неоднородном распределении намагниченно-
сти. Этот эффект приводит к появлению несоб-
ственной электрической поляризации, что и поз-
воляет управлять такими структурами с помощью
электрического поля.

Магнитные вихри могут зарождаться в самых
разных магнитных системах, таких как магнит-
ные проволоки [6], в планарных магнитных
структурах: в наноточках [7], нанодисках [8] и на-
ночастицах разной формы, а также как часть бо-
лее сложной магнитной конфигурации, как, на-
пример, доменная граница с перетяжками [9].
Для образования магнитного вихря в наноточке с
анизотропией “легкая плоскость” создается де-
фект с анизотропией “легкая ось” [10].

Ранее нами был рассмотрен процесс зарожде-
ния вихря и неоднородный магнитоэлектрический
эффект в двухслойной наноразмерной пленке с
анизотропией “легкая плоскость” и поверхност-
ной анизотропией “легкая ось” [11]. Также мы ис-
следовали для двухслойной обменно-связанной
пленки феррита-граната, слои которой обладают
анизотропией типа “легкая плоскость” и “легкая
ось”, условия возникновения и изменения вихре-
вой структуры [12], а также особенности гистере-
зиса электрической поляризации при перемагни-
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чивании магнитным полем, перпендикулярным
плоскости пленки [13].

Широко применяемые и всесторонне исследу-
емые монокристаллические пленки ферритов со
структурой граната, шпинели помимо одноосной
анизотропии обладают также кубической анизо-
тропией. В данной работе была поставлена цель –
исследовать распределение намагниченности и
средней электрической поляризации в двухслой-
ных наноразмерных ферромагнитных пленках с
учетом комбинированной кубической и одноос-
ной анизотропии, изучить влияние величины и
знака кубической анизотропии на электрическую
поляризацию при перемагничивании вихревой
структуры внешним магнитным полем, перпен-
дикулярным плоскости пленки.

ПОСТАНОВКА ЗАДАЧИ
Исследована двухслойная пленка, верхний слой

которой обладает одноосной анизотропией типа
“легкая ось”, а нижний – “легкая плоскость”. Ку-
бическая анизотропия одинакова для обоих слоев.
Слои пленки обладают одноосной анизотропией
разных знаков, одинаковой кубической анизотро-
пией и имеют конечную толщину. Пленка конеч-
ных размеров, квадратная в поперечном сечении.
Нормаль к пленке совпадает с осью координат z,
а также с осью [001] кристалла и осью одноосной
анизотропии. Внешнее магнитное поле направ-
лено параллельно оси z.

Функционал энергии системы имеет вид:

(1)

Он включает в себя энергию кубической анизо-

тропии  =  + 
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слоев, Mi – намагниченность насыщения слоев,
H – внешнее магнитное поле, H(m) – поле магнит-
ного дипольного взаимодействия,  – константы
обменного взаимодействия, J – константа межс-
лойного обменного взаимодействия.

МЕТОДИКА РАСЧЕТА
Задачу нахождения равновесного состояния

решали численно. Расчеты проводили в пакете
программ трехмерного моделирования OOMMF
[14] с дискретизацией на прямоугольной сетке с
шагом 5 нм по координатам x и y и 3 нм по коор-
динате z. Расчет выполнен для двухслойной
пленки, параметры которой характерны для
пленки феррита-граната: M1 ≈ 30 Гс, M2 ≈ 70 Гс,
α ≈ 107 эрг/см, Ku, 1 ≈ 2 × 104 эрг/см3, Ku, 2 ≈ –7 ×
× 104 эрг/см3, J = 1 см–1. Константы кубической
анизотропии варьировали от –7 × 104 до 7 ×
× 104 эрг/см3. Исследуемые образцы представля-
ли собой прямоугольные наностолбики, их раз-
меры варьировали в широких пределах. Для иллю-
страции были выбраны наиболее характерные об-
разцы с поперечными размерами 200 × 200 нм и
толщиной 120 нм.

Для неоднородного распределения намагни-
ченности величину вектора электрической поля-
ризации P вычисляли по формуле [15]

(2)

где  – электрическая поляризуемость, γ – коэф-
фициент неоднородного магнитоэлектрического
взаимодействия. Далее мы будем рассчитывать
вектор поляризации, отнесенный к произведе-
нию этих величин и квадрата намагниченности
насыщения:  Размерность приве-
денной поляризации см–1. Средняя поляризация
вычисляется по формуле

(3)

Кроме того, для исследования зависимости по-
ляризации от координаты z, аналогично вычисля-
ли поляризацию, усредненную по объему ячейки

 чьи поперечные размеры равны попереч-
ным размерам пленки, а высота равна 3 нм, что со-
ответствует величине дискретизации по оси z.

ОБСУЖДЕНИЕ РЕЗУЛЬТАТОВ
Для вихревого распределения намагниченно-

сти компоненты средней поляризации образца,
лежащие в плоскости пленки, равны нулю, по-
скольку такое распределение намагниченности
порождает радиальное распределение поляриза-
ции. Поэтому далее мы исследуем только перпен-
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дикулярную плоскости пленки компоненту поля-
ризации  Сравним график изменения средней
поляризации при перемагничивании двухслойной
пленки, обладающей только одноосной анизотро-
пией разных знаков с графиками изменения сред-
ней поляризации при перемагничивании пленок,
обладающих наряду с комбинированной одноос-
ной разных знаков и кубической анизотропией.
Константа кубической анизотропии одинакова в
обоих слоях, но имеет положительное (рис. 1) и
отрицательное значение (рис. 2). Слева от графи-
ков указаны величины кубической анизотропии.
Цифрами на графиках отмечены рассматривае-
мые точки, в которых далее будет исследовано
распределение намагниченности, а также усред-
ненной по объему ячейки поляризации. Перемаг-
ничивание происходит из состояния насыщения
вдоль оси z до состояния насыщения против оси z,
а затем из состояния насыщения против оси z к
состоянию насыщения вдоль оси z.

На первом рисунке видно, что для положи-
тельной кубической анизотропии при увеличе-
нии постоянной анизотропии максимумы кри-
вых средней поляризации смещаются в область
низких полей. Величина максимумов становится
больше, также и локальные минимумы, располо-
женные вблизи нулевого поля, возрастают и, со-
ответственно, гистерезис практически исчезает.

На рис. 3а показано распределение намагни-
ченности, а на рис. 4 (кривая 1) приведена усред-
ненная по объему ячейки поляризация по толщи-
не пленки, обладающей только одноосной анизо-
тропией, для магнитного поля Hz = 1760 Э (точка 1
на рис. 1). Видно, что вихрь намагниченности в

.zP
данном случае еще не сформировался. Величина
усредненной поляризации плавно убывает между
нижней и верхней границами пленки. Сравним
это с распределением намагниченности и усред-
ненной по объему ячейки поляризации для плен-
ки, обладающей комбинированной одноосной и
кубической анизотропией 4 × 104 эрг/см3 для по-
ля Hz = 500 Э (точка 2 на рис. 1). В данном случае
вихрь на нижней границе пленки уже практиче-
ски сформировался (см. рис. 3б). На верхней гра-
нице намагниченность все еще направлена вдоль
оси z. Основной вклад в величину поляризации,
как видно на рис. 4, кривая 2, вносит нижний
слой. Поляризация вблизи нижней границы
пленки практически не меняется, а затем плавно
снижается.

Рассмотрим теперь изменение поляризации и
намагниченности образца, в котором отсутствует
кубическая анизотропия вблизи минимума  в
точке 3. С уменьшением насыщающего поля сред-
няя поляризация начинает убывать. При этом век-
тор намагниченности отклоняется внутрь образца.

При достижении поля –277 Э (точка 3 на рис. 1)
средняя поляризация оказывается отрицательной.
Это соответствует состоянию, когда намагничен-
ность большей части подслоя с анизотропией “лег-
кая плоскость” уже развернулась по полю, но в цен-
тре ядра вихря все еще присутствует намагничен-
ность, ориентированная преимущественно вдоль
оси z (см. рис. 3в). При этом усредненная по объему
ячейки поляризация становится близкой к нулю в
нижнем слое и отрицательной в верхнем слое плен-
ки (см. рис. 4, кривая 7). Это и приводит к резкому
уменьшению средней поляризации.

zP

Рис. 1. Зависимости средней поляризации от величи-
ны внешнего магнитного поля. Величина положи-
тельной константы кубической анизотропии указана
слева от кривых.
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Рис. 2. Зависимости средней поляризации от величи-
ны внешнего магнитного поля. Величина отрица-
тельной константы кубической анизотропии указана
слева от кривых.
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Для образца с комбинированной кубической и
одноосной анизотропией вблизи нулевого поля
средняя поляризация также имеет локальный ми-
нимум в поле –126 Э (см. точку 4 на рис. 1). В этом
случае усредненная по слоям поляризация имеет
максимум в центре образца. Соответствующее рас-
пределение намагниченности в центре образца и
на его границах представлено на рис. 3г. На нижней
границе образца намагниченность, за исключени-
ем ядра вихря, уже лежит в плоскости (x, y). На
верхней границе, хотя вихревая структура уже на-
чинает образовываться, намагниченность все еще
ориентирована против поля. А в середине образ-
ца, где и наблюдается максимум поляризации
(кривая 4 на рис. 4), намагниченность постепен-
но разворачивается по полю, хотя в ядре вихря
все еще остается намагниченность, ориентиро-
ванная против направления поля. Затем, с
уменьшением поля, намагниченность верхнего
слоя также разворачивается и происходит пере-
магничивание образца.

Для пленок, обладающих кубической анизо-
тропией с отрицательной константой, напротив,

Рис. 3. Распределение намагниченности на верхней и нижней границах пленки в различных магнитных полях при пе-
ремагничивании. На рисунке (г) также приведено распределение намагниченности между слоями пленки. Рисунки
соответствуют: (а) точке 1, (б) точке 2, (в) точке 3, (г) точке 4 на рис. 1.
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электрической поляризации  от толщины в маг-
нитных полях Hz: 1760 (1), 500 (2), –126 (4), –277 (7),
–1600 (3), 500 (5), 450 Э (6). Кривые 1, 2, 4, 7 рассчи-
таны после намагничивания до насыщения вдоль оси
z, а кривые 3, 5, 6 после намагничивания до насыще-
ния в обратном направлении.
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ШУЛЬГА, ДОРОШЕНКО

при увеличении модуля постоянной кубической
анизотропии максимумы кривых средней поля-
ризации смещаются в область высоких полей, а
величина максимумов уменьшается (рис. 2). С
уменьшением константы кубической анизотро-
пии также обнаруживается отличие в поведении
средней поляризации вблизи нулевого поля: вна-

чале наблюдается рост средней поляризации, а
затем ее быстрое уменьшение.

Рассмотрим изменение в распределении на-
магниченности и усредненной по объему ячейки
поляризации при перемагничивании пленки из
состояния насыщения против оси z к состоянию
насыщения вдоль оси z. Когда средняя поляриза-
ция достигает своего минимума в точке 1 на рис. 2,
что соответствует магнитному полю –1600 Э, вих-
ревое распределение намагниченности не успевает
сформироваться (см. рис. 5а). При этом положи-
тельная поляризация в нижнем слое и отрицатель-
ная в верхнем оказываются практически равны
(кривая 3 на рис. 4). Затем, уже в положительном
поле, наблюдается рост  вплоть до поля 450 Э
(точка 2 на рис. 2). При этом происходит формиро-
вание вихря в обоих слоях пленки и намагничен-
ность остается развернутой против поля, везде, за
исключением периферии нижнего слоя пленки
(см. рис. 5б), поэтому поляризация пленки ока-
зывается преимущественно положительной (кри-
вая 6 на рис. 4). При дальнейшем увеличении маг-
нитного поля происходит уменьшение  вблизи
поля 500 Э (точка 3 на рис. 2), связанное с разворо-
том намагниченности по полю (см. рис. 5в) и ча-
стичной компенсацией положительной поляри-
зации нижнего слоя и отрицательной верхнего
(кривая 5 на рис. 4). Распределение намагничен-
ности и поляризации при максимальных значе-
ниях средней поляризации аналогично распреде-
лениям для пленок, обладающих только одноос-
ной анизотропией.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Численно исследовано распределение намаг-

ниченности и средней электрической поляриза-
ции в двухслойных наноразмерных ферромагнит-
ных пленках с комбинированной кубической и
одноосной анизотропией.

Для положительной кубической анизотропии
при увеличении константы анизотропии макси-
мумы кривых средней поляризации смещаются в
область низких полей, а величина ее максимумов
становится больше. Это объясняется тем, что в
нижнем слое пленки успевает сформироваться
магнитный вихрь, тогда как в пленке, обладающей
только одноосной анизотропией, вблизи максиму-
ма намагниченность в обоих слоях остается раз-
вернутой вдоль направления поля.

Для пленки, обладающей только одноосной
анизотропией типа “легкая плоскость” и “легкая
ось” слоев, в точках минимума зависимости от
внешнего поля средняя поляризации оказывает-
ся отрицательной. Это соответствует состоянию,
когда намагниченность большей части подслоя с
анизотропией “легкая плоскость” уже разверну-
лась по полю, но в центре ядра вихря все еще при-

zP

zP

Рис. 5. Распределение намагниченности на верхней и
нижней границах пленки в различных магнитных по-
лях при перемагничивании. Рисунки соответствуют:
(а) точке 1, (б) точке 2, (в) точке 3 на рис. 2.
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сутствует намагниченность, ориентированная пре-
имущественно против поля.

Для пленок, обладающих кубической анизо-
тропией с отрицательной постоянной, напротив,
при увеличении модуля константы кубической
анизотропии максимумы кривых средней поля-
ризации смещаются в область высоких полей, а
величина максимумов уменьшается. При этом
распределения намагниченности и поляризации
при максимальных значениях средней поляриза-
ции аналогичны распределениям для пленок, об-
ладающих только одноосной анизотропией.

С уменьшением константы кубической анизо-
тропии также обнаруживается отличие в поведе-
нии средней поляризации вблизи нулевого поля:
вначале наблюдается рост средней поляризации,
а затем ее быстрое уменьшение. При росте сред-
ней поляризации вблизи нулевого поля происхо-
дит формирование вихря в обоих слоях пленки и
намагниченность остается развернутой против
поля, везде, за исключением периферии нижнего
слоя пленки, поэтому поляризация пленки ока-
зывается преимущественно положительной. При
дальнейшем увеличении магнитного поля проис-
ходит уменьшение средней поляризации, связан-
ное с разворотом намагниченности по полю и ча-
стичной компенсацией положительной поляри-
зации нижнего слоя и отрицательной верхнего.

Таким образом, в зависимости от знака кон-
станты кубической анизотропии, характер зави-
симостей  от поля будет значительно отличать-
ся: при положительной константе анизотропии
происходит смещение максимума  в область
высоких полей и его уменьшение тем большее, чем
больше константа кубической анизотропии.
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Проведено электронно-микроскопическое исследование эволюции структуры эквиатомного спла-
ва Cu–50Pd в ходе перестройки А1 разупорядоченной фазы в упорядоченную по типу B2. Разупоря-
доченное состояние в исходных образцах формировалось двумя путями: сильной пластической де-
формацией прокаткой (е ≈ 3.8) и закалкой от 700°С. Упорядочение проводилось отжигом исходных
образцов в течение двух недель при температуре 350°С. Подтверждены литературные данные о том,
что скорость атомного упорядочения по типу В2 в предварительно деформированном сплаве Cu–Pd
значительно выше, чем после закалки от высокой температуры. Отжиг предварительно деформиро-
ванного сплава Cu–50Pd приводит к формированию рекристаллизованной упорядоченной струк-
туры с размером зерна менее 1 мкм. Обнаружено, что при температуре 350°С в разупорядоченной
матрице закаленного сплава выделяются и растут частицы B2-фазы в виде стержней.

Ключевые слова: сплавы медь–палладий, атомное упорядочение, микроструктура, просвечивающая
электронная микроскопия
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1. ВВЕДЕНИЕ
Сплавы Cu-Pd вблизи эквиатомного состава

отличаются высокой коррозионной стойкостью и
каталитической способностью, что позволяет ис-
пользовать их в энергосберегающих технологиях
[1]. Кроме того, мембраны из упорядоченных по
типу В2-сплавов медь–палладий отличаются по-
вышенной стойкостью к образованию сульфидов
на поверхности, значительно превосходя по
этим характеристикам мембраны из чистого
палладия (важную роль здесь также играет суще-
ственно меньшая цена изделий из сплава) [1, 2].
Согласно фазовой диаграмме [3], однофазное,
упорядоченное по типу В2 состояние может
формироваться в сплавах Cu–Pd, содержащих от
36 до 47 ат. % Pd. Надежно установлено, что мак-
симальную скорость атомного упорядочения
имеет сплав Cu–40 ат. % Pd; при приближении к
эквиатомному составу скорость формирования
упорядоченной фазы резко снижается [4, 5].

Ранее нами было показано [6, 7], что интен-
сивная пластическая деформация (ИПД) суще-
ственно ускоряет формирование упорядоченной
по типу В2-структуры в сплавах Cu–Pd. Рентге-
ноструктурный анализ (РСА) выявил, что после
деформации (е ≈ 3.8) и последующего длительно-
го отжига в температурном интервале 250–450°С

в эквиатомном сплаве Cu–50Pd (далее обозначе-
ние ат. % будет опускаться) формируется практи-
чески однофазное, упорядоченное по типу В2-со-
стояние. Это не соответствует фазовой диаграмме
системы медь–палладий [3], на которой этот
сплав помещен в двухфазную область (A1 + B2).
Более того, в полученном структурном состоянии
удельное электросопротивление сплава составля-
ет ρ = 5.48 × 10–8 Ом м [6], что существенно ниже
литературных данных [8]. Это исследование под-
твердило выводы работы [9], в которой, согласно
теоретическим расчетам, было установлено, что
формирование однофазного, упорядоченного по
типу B2-состояния в эквиатомном сплаве CuPd
является энергетически выгодным. Нами не было
обнаружено детальных электронно-микроскопи-
ческих исследований сплава Cu–50Pd после раз-
личных термомеханических обработок.

Вероятно, причиной того, что микроструктура
и свойства упорядоченного сплава Cu–50Pd изу-
чены далеко недостаточно, является очень низкая
скорость А1 → В2-фазового превращения. Кине-
тика атомного упорядочения этого сплава была
подробно рассмотрена нами в работе [6] на основе
данных резистометрии. Однако к настоящему вре-
мени изменение физико-механических свойств не

УДК 669.3'21:539.25

СТРУКТУРА,
ФАЗОВЫЕ ПРЕВРАЩЕНИЯ И ДИФФУЗИЯ
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сопоставлено с эволюцией микроструктуры в про-
цессе атомного упорядочения сплава Cu–50Pd.

Целью настоящей работы является проведе-
ние электронно-микроскопического исследова-
ния эквиатомного сплава Cu–50Pd в различных
структурных состояниях.

2. МАТЕРИАЛ И МЕТОДИКА
Сплав получали из меди и палладия чистотой

99.98% методом двойного переплава в вакууме не
хуже 10–2 Па с разливкой в графитовый тигель. Со-
гласно результатам рентгеновского микроанализа
(Superprobe JCXA-733), состав полученного сплава
соответствует соотношению: 49.8Cu–50.2Pd (ат. %).

Слиток диаметром 8 мм был гомогенизирован
в течение трех часов при температуре 850°С, а за-
тем закален в воде. Фольга толщиной 0.1 мм для
микроструктурных исследований была получена
прокаткой при комнатной температуре (истин-
ная деформация е ≈ 3.8). После этого часть образ-
цов отжигали при температуре 700°С в течение
одного часа с последующим охлаждением в воде.
Таким образом, в работе изучали два исходных
разупорядоченных состояния, которые были полу-
чены с помощью предварительной деформации или
закалки. Упорядоченное состояние формировалось
в результате отжига исходных образцов при темпе-
ратуре 350°С в течение 2 нед. (334 ч). Все термооб-
работки осуществляли в вакуумированных квар-
цевых или стеклянных ампулах.

Электронно-микроскопическое исследова-
ние микроструктуры сплава проводили с исполь-
зованием микроскопа JEM-200CX при ускоряю-
щем напряжении 160 кВ. Фольги для электронной
микроскопии получали электролитической по-
лировкой в концентрированной азотной кислоте
HNO3. Плотность тока составляла 4 А/см2, като-
дом служила пластина из платины. В процессе
электрополировки электролит охлаждался холод-
ной водой с тем, чтобы поддерживать его темпе-
ратуру не выше 20°С.

3. ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНЫЕ РЕЗУЛЬТАТЫ
В этой работе приведены результаты только

электронно-микроскопических исследований.
Полученные нами ранее и опубликованные в ра-
ботах [6, 7, 10] данные РСА и резистометрии све-
дены в табл. 1. Представленные результаты дают
достаточно четкое представление о кинетике
атомного упорядочения в сплаве Cu–50Pd. Дли-
тельное (в течение нескольких месяцев) охлажде-
ние от 350°С обеспечивает формирование в ис-
ходно деформированном сплаве сверхструктуры
В2, в которой фиксируются следы разупорядочен-
ной А1-фазы [6]. Свойства сплава после такой об-
работки будут использоваться нами ниже как эта-
лонные для хорошо упорядоченного состояния.

3.1. Микроструктура закаленного сплава
В соответствии с данными РСА, исследуемый

сплав в закаленном состоянии находится в разупо-
рядоченном (А1) состоянии и имеет однофазную
структуру с параметром ГЦК-кристаллической ре-
шетки: а = 0.3765 нм (табл. 1). Это соответствует ли-
тературным данным: согласно [3], параметр решет-
ки закаленного сплава Cu–49.9 ат. % Pd составляет
а = 0.3767 нм.

Большинство зерен в закаленном сплаве име-
ют криволинейные границы, средний размер зер-
на составляет ~20 мкм (рис. 1). Все микродифрак-
ции (МД), полученные с образцов закаленного
сплава, соответствуют разупорядоченной А1-фа-
зе. К примеру, для двух зерен, которые обозначе-
ны на рис. 1 как I и II, были установлены сечения
обратной решетки (С.О.Р.) с осями зон (О.З.)
011 и 012 А1 фазы. В ходе электронно-микро-
скопического исследования также были обнаруже-
ны длинные зерна с прямолинейными границами.
Поскольку двойники неоднократно наблюдались
ранее в закаленных сплавах Cu–Pd [11], мы пред-
полагаем двойниковое происхождение таких гра-
ниц. Внутри многих зерен наблюдается твидо-
вый контраст, что свидетельствует о неравновес-
ном структурном состоянии. Вообще, твидовый

Таблица 1. Результаты РСА и резистометрии сплава Cu–50Pd в двух исходных состояниях и после длительных
термообработок

Обработка Фазовый состав аА1, нм аВ2, нм ρ, мкОм см

Исходное состояние: закалка от 700° А1 (ГЦК) 0.3765 – 38.64

Закалка + 350°С, 2 недели, охлаждение в воде А1(ГЦК) + В2(ОЦК)
Преобладает А1-фаза 0.3766 0.2977 35.50

Исходное состояние: ИПД (ε ≈ 3.8) А1 0.3770 – 38.36

ИПД + 350°С, 2 недели, охлаждение в воде В2 + А1
Преобладает В2-фаза 0.3767 0.2977 7.58

ИПД + 350°С, 1.5 месяца + 300°С, 1.5 месяца + 
+ охлаждение по 10 град/сутки В2 + следы A1 – 0.2978 5.48
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контраст неоднократно фиксировался ранее в хо-
де электронно-микроскопических исследований
закаленных сплавов медь–палладий [11]; он являет-
ся характерным признаком формирования ближне-
го атомного порядка [12].

Можно также отметить, что для некоторых
С.О.Р. были зафиксированы межплоскостные рас-
стояния {hkl}, не отвечающие табличным значени-
ям. Это вновь подтверждает формирование предпе-
реходного состояния в исследуемом сплаве в про-
цессе закалки.

3.2. Микроструктура сплава,
упорядоченного после закалки

Согласно данным РСА и резистометрии
(табл. 1), выдержка закаленного сплава при тем-
пературе 350°С в течение 334 ч (~2 нед.) перево-
дит его в двухфазное (А1 + В2)-состояние. Причем,
основной объем материала остается разупорядо-
ченным. Параметры решеток разупорядоченной и
упорядоченной фаз в этом случае составляют: а =
= 0.3766 нм и а = 0.2977 нм соответственно.

Используя данные резистометрии, можно при-
близительно оценить соотношение объемов новой
и старой фаз в сплаве после термообработки. Дей-
ствительно, принимая во внимание, что полностью
разупорядоченный сплав (100% A1-фазы) имеет
электросопротивление: ρ = 38.64 × 10–8 Ом м, а в
хорошо упорядоченном состоянии (~100% B2-фа-
зы) ρ = 5.48 × 10–8 Ом м, по известной формуле [5]
получаем, что в образце с электросопротивлени-
ем ρ = 35.50 × 10–8 Ом м сформировалось ~9.5%
B2-фазы.

Результаты проведенного нами электронно-
микроскопического исследования подтверждают
данные РСА и резистометрии: в ходе отжига при
температуре 350°С в предварительно закаленном

сплаве CuPd формируется двухфазная структура
(А1 + В2); превращение происходит очень медлен-
но и даже через 2 нед. термообработки в образце
преобладает А1-фаза.

В микроструктуре предварительно закаленного
сплава после указанной термообработки наблюда-
ется большое количество частиц в виде линз и
стержней различных размеров (рис. 2а, 2б). От
большинства таких частиц обнаруживались лишь
отдельные рефлексы, расчетные значения меж-
плоскостных расстояний которых соответствуют
B2-фазе. Показанные на рис. 2б вытянутые ча-
стицы (обозначены как 1 и 2) – достаточно круп-
ные, что позволило получить С.О.Р., которые ха-
рактерны для В2-фазы. Это подтверждается МД
(рис. 2в) и темнопольным изображением этих ча-
стиц на рис. 2г, полученном в сверхструктурном
рефлексе g = [001]B2.

Вопрос о кристаллографии выделений В2-фа-
зы в разупорядоченной матрице исследуемого
сплава требует проведения отдельных детальных
исследований и поэтому рассмотрен в данной ра-
боте далеко недостаточно.

3.3. Микроструктура деформированного сплава

Согласно РСА, эквиатомный сплав CuPd в де-
формированном состоянии (е ≈ 3.8) имеет одно-
фазную ГЦК-структуру (А1) (табл. 1). Параметр
решетки деформированного сплава составляет:
а = 0.3770 нм, что несколько превышает параметр
решетки этого сплава в закаленном состоянии.
Некоторое увеличение параметра решетки в ре-
зультате ИПД уже наблюдалось нами ранее при
исследовании сплавов Cu–40Pd [13] и Cu–55Pd
[14]. Это вызвано большим объемом неравновес-
ных границ в наноструктурированном материале.
Действительно, как следует из проведенной нами
по методу Вильямсона–Холла оценки, размер об-
ластей когерентного рассеяния в исследуемом
сплаве после пластической деформации состав-
ляет ~37 нм. Литературные данные по параметру
решетки сильно деформированного сплава Cu–
50Pd отсутствуют.

На рис. 3 приведено наиболее типичное изоб-
ражение микроструктуры исследуемого сплава в
деформированном состоянии. На светлопольном
изображении (рис. 3а) не фиксируются отчетливые
границы от каких-либо структурных элементов.
МД, полученная с участка диаметром ~0.5 мкм,
имеет кольцевое расположение отражений, ха-
рактерных для ГЦК-решетки (А1 фаза).

В группе рефлексов g = 111 получено темно-
польное изображение, на котором видна непра-
вильной формы полосовая структура с субструк-
турой различной морфологии и размеров внутри
каждой полосы (рис. 3б). На рис. 3в приведено
светлопольное изображение микроструктуры по-

Рис. 1. Светлопольное изображение микроструктуры
закаленного сплава Cu–50Pd.

0.25 мкм

II

I

о.з. �112�A1

о.з. �110�A1
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сле наклона фольги на 30°: наблюдается большее
(чем на рис. 3а) количество полос со слабым кон-
трастом от границ.

Следует отметить, что в ходе исследования об-
разцов сильнодеформированного сплава Cu–50Pd
мы практически не обнаружили ни отдельных
дислокаций, ни сложных дислокационных кон-
фигураций. Однако необходимо отметить, что на

электронно-микроскопических изображениях ча-
сто наблюдался муаровый контраст. Для примера на
вставке на рис. 3в демонстрируется формирование
муарового контраста внутри одной из полос. Такое
явление может быть вызвано концентрационными

Рис. 2. Микроструктура исходно закаленного сплава
Cu–50Pd, упорядоченного отжигом 350°С, 2 недели:
а, б – типичные светлопольные изображения; в –
МД к (б), приведены С.О.Р. с О.З. 5-1-2А1 и
1-30В2-фаз; г –темнопольное изображение частиц в
g = [001]B2-фазы.

0.25 мкм

0.25 мкм

0.25 мкм
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(г)(в)
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Рис. 3. Микроструктура сплава CuPd после деформа-
ции е ≈ 3.8: а – светлопольное изображение в плоско-
сти фольги (на вставке – МД с центральной части
снимка); б – темнопольное изображение в группе ре-
флексов g = 111 A1-фазы; в – светлопольное изобра-
жение после наклона (а) на 30° (в левом углу – увели-
ченное изображение муарового контраста).
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неоднородностями в объеме материала, а также ма-
лыми различиями межплоскостного расстояния по
толщине фольги [15], которые возникают в резуль-
тате искажений кристаллической решетки вслед-
ствие сильной деформации [16].

3.4. Изменение микроструктуры 
деформированного сплава 

в результате длительного отжига

Отжиг при температуре 350°С в течение 334 ч
приводит к формированию в исходно деформиро-
ванном сплаве Cu–50Pd двухфазного (A1 + B2)-со-
стояния (табл. 1). В соответствии с данными РСА,
после такой обработки в сплаве преобладает упо-
рядоченная В2-фаза. Параметры решеток разупо-
рядоченной и упорядоченной фаз составляют: а =
= 0.3767 нм и а = 0.2977 нм соответственно. Соглас-
но данным резистометрии, сплав в этом состоянии
имеет достаточно низкое электрическое сопротив-

ление ρ = 7.58 × 10–8 Ом м (табл. 1). На основе рези-
стометрических данных и с использованием фор-
мулы из работы [5], объем упорядоченной В2-фа-
зы в полученном структурном состоянии можно
оценить как ~94%.

После предварительной деформации и двухне-
дельной выдержки при температуре 350°С в мик-
роструктуре исследуемого сплава наблюдаются
хорошо рекристаллизованные зерна размером от
0.25 до 2 мкм (рис. 4а). На МД с участка микро-
структуры на рис. 4а можно выделить 3 С.О.Р. для
В2-фазы с О.З.:   и  (рис. 4б). От-
метим, что для С.О.Р. с О.З.  межплоскост-
ные расстояния не соответствуют табличным зна-
чениям, однако при этом соблюдаются угловые
соотношения для упорядоченной ОЦК-решетки
(В2-фаза). Два других С.О.Р. соответствуют таб-
личным значениям межплоскостных расстояний,
а также угловым соотношениям. В отдельных
участках микроструктуры наблюдается сосуще-
ствование чистых рекристаллизованных зерен и
исходной структуры с повышенной плотностью
дислокаций (т.е. областей, в которых процессы
рекристаллизации еще не начинались). Анализ
МД с таких областей выявил сосуществование в
них А1- и В2-фаз.

Гистограмма распределения зерен по разме-
рам в полученном структурном состоянии сплава
приведена на рис. 4 (см. вставку). Гистограмму
строили на основе снимков микроструктуры по
300 измерениям.

4. ОБСУЖДЕНИЕ РЕЗУЛЬТАТОВ
Особенности зарождения и роста частиц новой

фазы в исходной матрице всегда представляют ин-
терес для материаловедов. К примеру, начальные
стадии формирования упорядоченной фазы в
разупорядоченном сплаве Cu–40Pd обсуждались в
работах [11, 17]. Однако этот сплав имеет самую
высокую скорость атомного упорядочения, поэто-
му зафиксировать в нем начальные стадии пере-
стройки структуры было чрезвычайно затрудни-
тельно. Так, в предварительно закаленном сплаве
Cu–40Pd зародыши упорядоченной фазы наблю-
дались уже через 3 мин отжига при 400°С [17].

В представленной работе проведено электрон-
но-микроскопическое исследование микро-
структуры эквиатомного сплава Cu–50Pd, кото-
рый имеет очень низкую скорость А1 → В2-пре-
вращения. Это позволило впервые наблюдать
формирование стержнеобразных частиц упоря-
доченной B2-фазы в разупорядоченной матрице
медно-палладиевого сплава. Отметим, что для
этого потребовался двухнедельный отжиг при
температуре 350°С. Однако ранее, для упорядоче-
ния сплавов Cu–Pd, как правило, использовали
более высокие температуры. К примеру, после

[ ]230 , [ ]344 [ ]384
[ ]230

Рис. 4. Микроструктура предварительно деформиро-
ванного сплава после отжига 350°С, 2 нед.: а – светло-
польное изображение; б – МД к (а). На вставке при-
ведена гистограмма распределения зерен по разме-
рам в полученном структурном состоянии.
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длительного отжига при температуре 500°С в
сплаве Cu–55Pd были обнаружены округлые за-
родыши новой фазы [14]. Отжиг разупорядочен-
ного сплава Cu–40Pd при температуре 400°С при-
вел к образованию зерен упорядоченной фазы,
форма которых также близка к сферической [17].

Таким образом, в упорядочивающихся по типу
В2-сплавах Cu–Pd наблюдается интересная осо-
бенность: зародыши упорядоченной фазы, кото-
рые образовались при температуре 350°С, имеют
форму стержней, но при повышении температу-
ры отжига они становятся сферическими. При-
чем, эта особенность наблюдается в широкой об-
ласти концентраций (а, значит, не зависит от ки-
нетики A1 → B2-превращения).

Кинетику атомного упорядочения в различ-
ных сплавах Cu–Pd изучали ранее в работах [5–7,
18]. Было обнаружено, что при отжигах эквиатом-
ного сплава Cu–50Pd в температурном интервале
250–350°С, значение термодинамического пара-
метра n из уравнения Джонсона–Мела–Аврами
принимает значение n ≈ 0.8 [6]. При дальнейшем
увеличении температуры отжига значение пара-
метра n повышается и становится n ≈ 2.5 при
450°С. Как известно [19], изменение величины
параметра n вызвано сменой механизма диффу-
зионно-контролируемого превращения. К при-
меру, при формировании длинных цилиндров
(стержней) n ≈ 1, а при росте сфероидов n прини-
мает значения около 1.5 [19]. Таким образом, по-
лученные в нашей работе экспериментальные ре-
зультаты хорошо удовлетворяют данным термо-
динамических расчетов.

Конечно, низкая скорость атомного упорядо-
чения затрудняет использование эквиатомного
сплава Cu–Pd на практике, в качестве мембран-
ного материала в водородной энергетике. В то же
время предварительная пластическая деформа-
ция значительно ускоряет атомное упорядочение
по сравнению с закаленным состоянием. Следую-
щим шагом в направлении дальнейшего повыше-
ния скорости A1 → B2-фазового превращения в
сплаве Cu–50Pd может быть использование пред-
варительной криодеформации. Как было показано
нами в работе [20], разупорядоченная структура,
сформировавшаяся в сплаве Cu–47Pd в результате
криопрокатки, является крайне неустойчивой и
начинает медленно упорядочиваться даже при
комнатной температуре.

В целом, полученные результаты представля-
ют несомненный научный и практический инте-
рес, что вызывает необходимость продолжения
этих исследований.

5. ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Проведено электронно-микроскопическое ис-

следование эволюции разупорядоченной микро-

структуры эквиатомного сплава Cu–50Pd в ходе
атомного упорядочения по типу В2. Разупорядо-
ченное состояние в сплаве формировалось двумя
путями: закалкой от 700°С и сильной деформацией
прокаткой (е ≈ 3.8). Установлено, что размер зер-
на в закаленном сплаве составляет ~20 мкм. В
деформированном сплаве CuPd наблюдается не-
однородная по объему микроструктура с высо-
кой плотностью различных дефектов. Показано,
что отжиг исходно закаленного и предваритель-
но деформированного образцов сплава в тече-
ние 2-х недель при температуре 350°С приводит
к формированию двухфазной (А1 + В2)-структу-
ры. Подтверждены полученные ранее результаты
РСА и резистометрии: предварительная дефор-
мация значительно ускоряет кинетику А1 → В2-
фазового превращения в исследуемом сплаве.
Обнаружено, что в микроструктуре закаленного
эквиатомного сплава CuPd в ходе отжига возни-
кают и растут частицы упорядоченной фазы
стержневидной формы. Сопоставление с литера-
турными данными показывает, что отжиг при бо-
лее высоких температурах приводит к формиро-
ванию в сплавах Cu–Pd сферических выделений
новой фазы. Эти результаты хорошо удовлетворя-
ют проведенным нами ранее термодинамическим
расчетам, где показано, что увеличение темпера-
туры отжига вызывает смену механизма диффу-
зионно-контролируемых процессов зарождения
и роста. Установлено, что отжиг при температуре
350°С приводит к образованию в предварительно
деформированном эквиатомном сплаве Cu–50Pd
рекристаллизованной, хорошо упорядоченной по
типу В2-структуры со средним размером зерна
~0.5 мкм.

Работа выполнена при финансовой поддержке
РФФИ (проект № 18-03-00532). Электронно-
микроскопическое исследование образцов про-
водилось с использованием приборного парка
ЦКП ИФМ УрО РАН.
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Методами мессбауэровской спектроскопии и трансмиссионной электронной микроскопии установ-
лена температурная граница индуцированного деформацией превращения, в котором наблюдается
инверсия направления перераспределения азота в структуре аустенитной стали FeMn22Cr18N0.83. Де-
формация методом сдвига под давлением в наковальнях Бриджмена ниже температурной границы
(298 К) приводит к увеличению, а деформация выше границы (373 К) – к снижению количества азота
в твердом растворе внедрения. Увеличение температуры деформации приводит к полному раство-
рению продуктов ячеистого распада и формированию субмикрокристаллического аустенита с вто-
ричными нанокристаллическими нитридами. Изменения направления перераспределения азота
объяснены конкуренцией механизмов релаксации структуры по пути диспергизации, дислокаци-
онного растворения нитридов и распада пересыщенного азотом твердого раствора.

Ключевые слова: высокоазотистые аустенитные стали, сверхвысокая пластическая деформация,
мессбауэровская спектроскопия
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ВВЕДЕНИЕ
Высокоазотистые хромомарганцевые аусте-

нитные стали обладают рядом благоприятных
физико-химических свойств (коррозионная стой-
кость, трибологические характеристики и др.), поз-
воляющих предлагать эти стали в качестве новых
материалов в машиностроении [1–4]. Механиче-
ские свойства азотистых сталей в большой степени
определяются структурно-фазовыми превращени-
ями в условиях внешних воздействий [5–7]. Это
касается, прежде всего, превращений в условиях
интенсивных воздействий, относящихся к сверх-
высокой пластической деформации (СВПД), таких
как ударное и фрикционное воздействие, экстру-
зия, равноканальное угловое прессование (РКУП),
сдвиг под давлением (СД) и др. В работах [8, 9]
было обращено внимание на индуцированные
трением скольжения и СД процессы растворе-
ния нитридов CrN (Cr2N) в стареющих высоко-
азотистых аустенитных сталях FeMn22Cr18N0.83 и
FeCr22Mn1.4N1.24. В аустенитной стали FeMn22Cr18N0.83
улучшение характеристик износостойкости авто-
ры связывают, в частности, с ростом упрочнения
за счет твердорастворного механизма при трении
[8]. Высокая диффузионная подвижность азота

может способствовать релаксационным процес-
сам растворения нитридов и формированию вто-
ричных нитридов в условиях СВПД. Косвенным
подтверждением процессов образования вто-
ричных нитридов в матрице аустенита могут слу-
жить данные ТЭМ по формированию нанокри-
сталлических нитридов, полученные на стали
FeCr22Mn1.4N1.24, деформированной СД при ком-
натной температуре [9].

В работах по СВПД с использованием шаро-
вых мельниц и сдвига во вращающихся наковаль-
нях Бриджмена было показано, что изменение
температуры большой пластической деформации
в относительно небольшом интервале радикаль-
но меняет направление структурно-фазовых пре-
вращений от разупорядочения и растворения ча-
стиц при температурах вблизи комнатной (условно
“холодной” деформации) до ускоренного упорядо-
чения и образования вторичных фаз при темпера-
турах выше комнатной (условно “теплой” дефор-
мации). При помоле в шаровых мельницах процес-
сы упорядочения и формирования вторичных
фаз обусловлены высокими локальными темпе-
ратурами в зонах ударных воздействий. Теорети-
чески подобные динамические эффекты при

УДК 669.1'24:539.12.043:543.429.3
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Твоздействия ≤ 0.3 Тплавления обоснованы возникнове-
нием при СВПД дополнительных диффузионных
каналов релаксации высокой механической
энергии [10–12].

Целью настоящей работы являлось исследова-
ние влияния температуры СВПД на структурно-
фазовые переходы в стареющей высокоазотистой
аустенитной стали FeMn22Cr18N0.83.

МАТЕРИАЛЫ И МЕТОДЫ
Исследовали высокоазотистую хромомар-

ганцевую аустенитную сталь FeMn22Cr18N0.83
(мас. %: 0.05 C, 22.1 Mn, 17.9 Cr, 0.83 N, остальное
Fe), приготовленную с применением технологии
литья с противодавлением азота [2, 13]. Образцы
стали гомогенизировали при 1423 К, подвергали
горячей ковке и далее закаливали от 1423 К в воде.
Часть закаленных образцов подвергали старению
при 1073 К, 2 и 30 ч. Для проведения СВПД ме-
тодом СД во вращающихся наковальнях Бридж-
мена от прутков сечением 10 × 10 мм2 отрезали
пластины толщиной 0.3 мм электроискровым
способом и утоняли посредством механического
шлифования до 0.25 мм. Сталь в аустенитном и
состаренном состоянии деформировали при тем-
пературах 298, 373 и 573 К по методике [14]. При
выбранной температуре образцы нагружали дав-
лением 8.0 ГПа и осуществляли сдвиг путем вра-
щения нижней наковальни. После сдвига образец
разгружали и возвращали на комнатную темпера-
туру. Образец после СД имел форму диска толщи-
ной 0.15 мм и диаметром 7 мм.

Истинную деформацию при СД оценивали по
формуле [15]:

(1)
где h0 и hi – толщина образцов до и после дефор-
мации, ϕ = n × 2π – угол поворота наковален (n –
количество оборотов), Ri – расстояние от центра
образца до исследуемой области структуры
(1/2 радиуса образца). Деформацию осуществля-
ли со скоростью ω = 0.3 об./мин, величина де-
формации составила е = 5.9 (n = 3 об.).

Мёссбауэровские спектры поглощения γ-кван-
тов с энергией 14.4 кЭв на ядрах 57Fe были получе-
ны при комнатной температуре в режиме постоян-
ного ускорения с источником 57Co(Rh). Для мёсс-
бауэровских измерений образцы утоняли до
толщины 20 мкм. В качестве “пятна” для прохож-
дения γ-квантов использовали всю площадь об-
разца. Стандартным калибратором была фольга
α-Fe. Расчет мёссбауэровских спектров проводи-
ли с использованием пакета программ MS Tools
[16]. Расчет включал в себя восстановление рас-
пределения центров тяжести синглетных (аппа-
ратурных) линий по шкале Допплеровских ско-
ростей p(V), улучшающих разрешение спектра.

( ) ( )= + + 2 1 2
0ln ln 1 (φ ) ,i i iе h h R h

Далее распределение p(V), наряду с априорной
информацией, использовали для моделирования
и аппроксимации спектров суммой нескольких
подспектров, отвечающих различным неэквива-
лентным окружениям мессбауэровского зонда,
атомов 57Fe.

На тех же образцах проводили ТЭМ-исследо-
вания методом тонких фольг на просвет на мик-
роскопе JEM-200CX.

РЕЗУЛЬТАТЫ ЭКСПЕРИМЕНТА
ТЭМ-анализ результатов деформации СД-ста-

ли FeMn22Cr18N0.83.
На рис. 1а представлена структура исходной

закаленной стали, которая не содержит видимых
выделений нитридов. В результате СД в закален-
ной стали (при комнатной температуре) формиру-
ется субмикрокристаллическое состояние, рис. 1б.
Здесь же представлена кольцевая микродифрак-
ция, которая содержит рефлексы от сильно разо-
риентированных зерен аустенита. Размер фраг-
ментов матрицы (зерен и субзерен) составляет
50–80 нм.

Результатом старения стали FeMn22Cr18N0.83
при 1073 К, 30 ч является практически полный
(~90%) распад твердого раствора с формировани-
ем перлитоподобной структуры ячеистого распа-
да, представляющего собой чередующиеся пла-
стины аустенита и нитридов хрома (Cr2N) [8]
(рис. 2а). Деформация СД при комнатной темпе-
ратуре привела к измельчению структуры аусте-
нитной матрицы и частичному растворению нит-
ридов (рис. 2б).

В случае “теплой” (573 К) деформации струк-
тура закаленной и состаренной стали полностью
трансформируется по сравнению с исходной. В
структуре не сохраняется пластинчатых нитри-
дов. Формируются дисперсные кристаллиты нит-
ридов и аустенита. Вблизи первого дифракцион-
ного кольца рефлексов от аустенитной матрицы
располагаются рефлексы, которые можно отне-
сти к нитридам с нестехиометрическим составом,
CrxN (см. рис. 1в и 2в). На темнопольном изобра-
жении в составном рефлексе (111)γ + (200)γ +
+ Cr2N проявляются не только разориентирован-
ные матричные фрагменты, но и дисперсные вы-
деления размером ~2 нм. Нанокристаллические
нитриды, предположительно, являются вторич-
ными, сформировавшимися в результате распада
пересыщенного азотом твердого раствора на ос-
нове ГЦК-фазы. Распад пересыщенного азотом
γ-твердого раствора при деформационном воз-
действии при разных температурах анализирова-
ли методом мёссбауэровской спектроскопии, и
результаты представлены ниже.

Мёссбауэровский анализ содержания азота в
аустените стали FeMn22Cr18N0.83.
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Изменения состава аустенита, обнаруженные
после отжига, сухого трения скольжения и СД при
комнатной температуре, исследовали ранее [8].
Мёссбауэровский спектр закаленной стали имеет
вид уширенного асимметричного синглета (см.
рис. 3а). Причиной уширения являются неэквива-

лентные окружения резонансного железа примес-
ными атомами замещения (Mn, Cr) и внедрения
(N). Для улучшения разрешения спектров была
использована процедура восстановления распре-

Рис. 1. Структура закаленной (а) и деформированной
(б, в) стали FeMn22Cr18N0.83. Обработка: а – закалка в
воде от 1423 К; б – закалка + СД при 298 К; в – закал-
ка + СД при 573 К; а – светлопольное изображение,
б и в – темнопольные изображения в комплексном
рефлексе (111)γ + (200)γ + Cr2N.

500 нм

200 нм

200 нм

(a)

(б)

(в)

200�

111�

311�

220�
200�

111�

Cr2N

Рис. 2. Структура состаренной (а) и деформирован-
ной (б, в) стали FeMn22Cr18N0.83. Обработка: а – за-
калка + старение при 1073 К, 30 ч; б – старение + СД
при 298 К; в – старение + СД при 573 К; а,б – светло-
польные изображения, в – темнопольное изображе-
ние в комплексном рефлексе (111)γ + (200)γ + Cr2N.

500 нм

200 нм

200 нм

(a)

(б)

(в)
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деления p(V). Хорошо видно, что распределение
p(V) выявляет асимметричную структуру спектра
при аппроксимации гауссовыми формами p(V) и
представляет собой суперпозицию компонент
D(0) + D(1) + D(2) (см. рис. 3 и 4). Использование
данных расчета p(V) и априорной информации о
спектре нержавеющей стали FeMn22Cr18N0.83
[17, 18] и спектре твердого раствора азота в железе
с ГЦК-кристаллической решеткой [19, 20] позво-
ляет предложить модель мёссбауэровского спек-
тра исследуемой стали с параметрами, указанны-
ми в табл. 1 и 2.

Дублет D(0) обусловлен градиентом электри-
ческого поля на ядре 57Fe от окружений примеся-

ми замещения (Mn, Cr), и его сверхтонкие пара-
метры (изомерному сдвигу Is и квадрупольному
сдвигу Qs) близки к значениям для нержавеющей
стали [17, 18]. Дублеты D(1) и D(2) имеют пара-

Рис. 3. Мёссбауэровские спектры и распределения
p(V) стали FeMn22Cr18N0.83. Обработка: а – закалка в
воде от 1423 К; б – старение при 1073 К, 2 ч; в – старе-
ние при 1073 К, 30 ч.
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Рис. 4. Мёссбауэровские спектры и распределения
p(V) стали FeMn22Cr18N0.83. Обработка: а – закалка +
+ СД при 298 К; б – закалка + СД при 573 К; в – ста-
рение при 1073 К, 30 ч + СД при 298 К; г – старение
при 1073 К, 30 ч + СД при 573 К.
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Таблица 1. Параметры мёссбауэровских подспектров стали FeMn22Cr18N0.83 после закалки и старения при 1073 K

* Значения SD(0), SD(1) и SD(2) получены экстраполяцией на нулевую толщину поглотителя.

Обработка

Подспектры и их параметры

D(0) D(1) D(2)

IS, 
мм/с

QS, 
мм/с

G1/2, 
мм/с

*SD(0), 
%

IS, 
мм/с

QS, 
мм/с

G1/2, 
мм/с

*SD(1), 
%

IS, 
мм/с

QS, 
мм/с

G1/2, 
мм/с

*SD(2), 
%

Закалка 1373 K, 30 мин –0.11 0.07 0.29 88 –0.05 0.20 0.29 11 0.01 0.35 0.30 1
Старение 1073 K, 2 ч –0.11 0.07 0.29 91 –0.05 0.20 0.29 9 – – – –
Старение 1073 K, 30 ч –0.12 0.06 0.30 93 –0.05 0.19 0.29 7 – – – –
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метры аналогичные параметрам подспектров,
обусловленных внедрением одного и двух (в ган-
тельной конфигурации) атомов азота соответ-
ственно, в ближайшие к атомам железа октаэдриче-
ские междоузлия [19, 20] (см. рис. 4 и табл. 1 и 2).

Предложенная модель сверхтонкой структуры
исследуемой стали подтверждается изменениями
распределения p(V) и парциального вклада ком-
понент D(1) и D(2) спектра после старения стали
(см. рис. 3 и табл. 1). Выход азота из междоузлий
ГЦК-твердого раствора в нитриды CrN (Cr2N) в
ходе старения приводит к снижению интенсив-
ности компонент D(1) и D(2). По данным ренге-
ноструктурного анализа (РСА), в результате ста-
рения при 1073 К, 30 ч период решетки аустенита
снижается от 0.3630 до 0.3614 нм.

Мёссбауэровский анализ результатов СД при
различных температурах закаленной и состарен-
ной стали FeMn22Cr18N0.83.

Количественную оценку содержания азота (x)
в стали FeMn22Cr18N0.83 проводили в предположе-
нии репульсивного распределения (взаимного
отталкивания) атомов азота в твердом растворе по
вкладу конфигурации D(1) от атомов железа с од-
ним атомом азота в ближайших октаэдрических
междоузлиях – относительной интегральной ин-
тенсивности SD(1), в соответствии с формулой [19]:

(2)

где p = x(1 – x) – доля октаэдрических междоуз-
лий в аустените, заполненных азотом.

С целью учета эффекта самопоглощения ин-
тенсивность SD(1) экстраполировали на нулевую
толщину поглотителя. Для закаленного состоя-

( ) ( )= −D 1 6 1 ,S p p

ния стали x = 0.2 (2 ат. %) N, что заметно ниже за-
данного при выплавке (3.3 ат. %). В результате де-
формации при комнатной температуре (n = 3 об.)
закаленной стали интенсивность SD(1) возрастает
от 11 до 17 об. % (см. рис. 4а, 5а и табл. 2).

В соответствии с формулой (2), это означает уве-
личение содержания азота от 2 до 3 ат. %, что близко
к общему количеству азота в стали (3.3 ат. %) (см.
рис. 5а). Та же тенденция, а именно рост SD(1) от 6
до 10 об. %, наблюдается в спектре деформиро-
ванного СД (n = 3 об.) при комнатной температу-
ре состаренного при 1073 К образца стали и отве-
чает росту содержания азота от 1.1 до 1.8 ат. % (см.
рис. 4в и 5б). Рост содержания азота в аустените
деформированной СД при температуре 298 К ста-
ли коррелирует с увеличением периода решетки
аустенита до 0.3648 нм.

Тенденция роста SD(1) закаленного и состарен-
ного образцов стали после “холодной” деформа-
ции изменяется на противоположную при увели-
чении температуры деформации в относительно
узкой “переходной” области температур. Дефор-
мация при 373 К закаленного образца не приводит
к заметному росту SD(1) (см. рис. 5а). Увеличение же
температуры деформации до 573 К кардинально ме-
няет направление изменения SD(1). Из результатов
расчета спектра закаленного образца, деформиро-
ванного СД при 573 К, следует, что SD(1) снижает-
ся от 11 до 7 об. %, что близко к результатам, полу-
ченным после старения стали при 1073 К, 30 ч. Та
же тенденция наблюдается и при увеличении тем-
пературы деформации состаренного образца, а
именно снижение SD(1) от 7 до 6 об. %.

Таблица 2. Параметры мёссбауэровских подспектров закаленной и состаренной стали FeMn22Cr18N0.83 после СД
при 298 и 573 К

* Значения SD(0), SD(1) и SD(2) получены экстраполяцией на нулевую толщину поглотителя.

Обработка

Подспектры и их параметры

D(0) D(1) D(2)

IS, 
мм/с

QS, 
мм/с

G1/2, 
мм/с

*SD(0), 
%

IS, 
мм/с

QS, 
мм/с

G1/2, 
мм/с

*SD(1), 
%

IS, 
мм/с

QS, 
мм/с

G1/2, 
мм/с

*SD(2), 
%

Закалка 1373 K, 30 мин –0.11 0.07 0.29 88 –0.05 0.20 0.29 11 0.01 0.35 0.30 1
СД при 298 K после 
закалки

–0.10 0.07 0.30 79 –0.04 0.19 0.30 17 0.02 0.34 0.30 2

СД при 573 K после 
закалки

–0.11 0.06 0.30 92 –0.05 0.20 0.30 7 0.00 0.35 0.30 0.5

Старение 1073K, 30 ч –0.12 0.06 0.30 93 –0.05 0.19 0.29 7 – – – –
СД при 298 K после ста-
рения

–0.11 0.07 0.30 90 –0.03 0.20 0.29 10 – – – –

СД при 573 K после ста-
рения

–0.11 0.06 0.30 93 –0.05 0.19 0.29 6 – – – –
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ОБСУЖДЕНИЕ

Данные мёссбауэровской спектроскопии по
росту интенсивности дублетов D(1) и D(2) после
“холодной” (298 К) деформации СД закаленного
и состаренного образцов свидетельствуют об уве-
личении количества атомов азота в состоянии
внедрения в ГЦК-матрицу стали. Этот результат
подтвержден данными РСА и был продемонстри-
рован ранее в экспериментах по фрикционному
воздействию и СД при комнатной температуре
на исследуемой стали FeMn22Cr18N0.83 [8] и стали
FeCr22Mn1.4N1.24 [9]. Причиной является неравно-
весный процесс дислокационного перерезания и
растворения дисперсных нитридов [8, 9]. Инду-
цированные большой пластической деформаци-
ей процессы растворения дисперсных частиц вто-
рых фаз (интерметаллидов, карбидов, боридов,
оксидов и нитридов) наблюдали ранее [21, 22]. Для
закаленного состояния стали рост количества ато-
мов азота в ближайших к атомам железа междоузли-
ях объясняется деформационным разупорядочени-

ем неоднородного распределения азота, сформиро-
вавшегося в процессе выплавки и предварительной
обработки [8, 9]. Обнаруженная в настоящем ис-
следовании смена направления перераспределе-
ния азота в аустените на противоположное в уз-
ком “переходном” интервале температур СВПД
означает наличие температурной границы дефор-
мационно-индуцированного перехода от раство-
рения к выделению нитридов.

Как это следует из данных ТЭМ, обнаруженная
мёссбауэровским методом температурная граница,
выше которой происходит снижение содержания
азота в твердом растворе на основе аустенита, ха-
рактеризуется трансформацией структуры с пол-
ным при 573 К растворением продуктов ячеистого
распада и формированием субмикрокристалличе-
ского аустенита с дисперсными наноразмерными
выделениями нитридов (см. рис. 1в и 2в). Как сле-
дует из мессбауэровского анализа, после дефор-
мации при 573 К степень распада, т.е. количество
азота в твердом растворе на основе γ-фазы, как в
закаленной, так и в состаренной стали приближа-
ется к содержанию азота в аустените после терми-
ческого старения при 1073 К, 30 ч. Таким образом,
можно заключить, что увеличение температуры СД
ускоряет как процессы растворения продуктов яче-
истого распада, так и формирования вторичных
нитридов. В то же время процесс формирования
вторичных нитридов преобладает при увеличении
температуры деформации до 573 К.

Аномальное влияние температуры СВПД на
процессы механического легирования было по-
казано ранее на примере деформационно-инду-
цированных (при прокатке и СД) фазовых пре-
вращений типа “растворение–выделение” дис-
персных частиц интерметаллической γ'-фазы в
стареющих сплавах Fe–Ni(Ti, Al) с ГЦК-кристал-
лической решеткой [14, 21, 22] и нитридов CrN
(Cr2N) в феррите стали FeCr22Mn1.4N1.24 [9]. При-
чиной является механизм диссипации механиче-
ской энергии при СВПД, при котором, наряду с
дислокационным перерезанием и растворением
частиц вторых фаз, генерируется большое коли-
чество точечных дефектов, участвующих в релак-
сации структуры по пути диффузионного распада
пересыщенных твердых растворов [14, 22]. Осо-
бенностью этого процесса является ускорение
распада при относительно невысокой температу-
ре (выше 373 К), когда обычный термический от-
жиг образца при конечном времени отжига не
меняет заметно содержание азота в матрице.
Подтверждением ускоренной кинетики динами-
ческого старения является сопоставление ре-
зультатов активного старения в процессе СД при
573 К (воздействие осуществляется ~10 мин –
3 оборота наковальни со скоростью 0.3 об./мин)
и практического отсутствия старения после изо-
термического отжига при этой же температуре зака-
ленной стали, предварительно деформированной

Рис. 5. Зависимость концентрации азота CN в аусте-
ните стали FeMn22Cr18N0.83 от температуры СД. а –
Исходная закалка в воде от 1423 К; б – исходное ста-
рение при 1073 К, 30 ч. Пунктиром обозначено исход-
ное содержание азота в твердом растворе закаленной
(а) и состаренной (б) стали.
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СД при комнатной температуре. Ускорение раство-
рения и формирования частиц при “теплой” де-
формации связано с образованием развитой сети
межзеренных границ, насыщением структуры дис-
локациями и точечными дефектами. Термодина-
мическим условием сплавообразования в модифи-
цированной для случая механосплавления модели
Миедемы [23, 24] является образование сегрегаций
легирующих элементов на развитой сети границах
нанозерен [25]. Наблюдаемое снижение содержа-
ния азота в аустените при “теплой” деформации
СД связано с его выходом на границы нанозерен
в виде сегрегаций и чрезвычайно дисперсных
вторичных нитридов. Однако следует специально
отметить, что основным условием ускорения ди-
намических процессов старения является непре-
рывная генерация подвижных точечных дефектов
во время воздействия пластической деформации.
Именно непрерывное насыщение структуры по-
движными точечными дефектами типа вакансион-
ных комплексов ответственно за повышение по-
движности элементов замещения (в данном случае
Cr) [26, 27] и, как следствие, снижение температу-
ры распада пересыщенного азотом аустенита с
формированием вторичных нитридов [14, 28]. По-
вышенная диффузионная подвижность азота при
пониженных температурах очевидно способствует
релаксации по пути распада твердого раствора. Вы-
сокая диффузионная подвижность азота при пони-
женных температурах подтверждается, например,
в экспериментах по увеличению тетрагонально-
сти свежезакаленного на 80 К мартенсита при
отогреве до комнатной температуры [3].

Экспериментальным подтверждением форми-
рования высокой концентрации вакансионных
комплексов, близкой к концентрации при пред-
плавильных температурах, явились работы по
СВПД меди с использованием РКУП и СД
[29, 30]. А в работе [26] на ферритном сплаве Fe–
Cr была показана прямая связь индуцированного
деформацией ближнего упорядочения с подвиж-
ностью вакансионных комплексов. По данным
ТЭМ динамический распад при “теплой” дефор-
мации стали FeMn22Cr18N0.83 идет по пути форми-
рования сегрегаций легирующих элементов и
вторичных чрезвычайно дисперсных нитридов на
развитой сети границ нанокристаллической мат-
рицы. В соответствии с концепцией [10], форми-
рование температурной границы смены направле-
ния перераспределения азота в аустените является
следствием возникновения дополнительных кана-
лов релаксации большой механической энергии
при относительно невысоких температурах по ме-
ханизму ускоренной диффузии. К такого рода ди-
намическим эффектам, вызванным насыщением
структуры точечными дефектами, относятся дина-
мическая рекристаллизация, динамическое старе-
ние, упорядочение и т.д.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Методами мёссбауэровской спектроскопии и

ТЭМ исследованы структурно-фазовые превраще-
ния в высокоазотистой хромомарганцевой аусте-
нитной стали FeMn22Cr18N0.83 при деформации во
вращающихся наковальнях Бриджмена при темпе-
ратурах от 298 до 573 К с истинной деформацией
е ~ 5.9. Показано, что результатом СВПД методом
СД в относительно узком “переходном” интерва-
ле температур (от комнатной до 373 К и выше) су-
ществует граница изменения направления пере-
распределения азота в структуре стали от увели-
чения его объема в твердом растворе на основе
аустенита при “холодной” (298 К) к снижению
при “теплой” (373–573 К) деформации. При уве-
личении температуры СД ускоряются как про-
цессы растворения продуктов ячеистого распада,
так и формирования вторичных нанокристалли-
ческих нитридов. Выше температурной границы
инверсии перераспределения азота преобладают
процессы распада пересыщенного азотом аусте-
нита. Ускорение процессов распада обусловлено
генерацией подвижных вакансий, ответственных
за диффузию элементов замещения (хрома) и фор-
мирование вторичных нитридов. На основании
данных по зависимости от температуры СД содер-
жания азота в твердом растворе аустенита сделан
вывод о диссипации механической энергии при
СД по сложному механизму, сочетающему дисло-
кационное растворение нитридов и диффузион-
ный распад, обусловленный генерацией подвиж-
ных вакансионных комплексов.

Исследование выполнено при финансовой
поддержке РФФИ в рамках научного проекта
№ 19-33-60006.
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118020190116-6.
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Методами компьютерного моделирования с использованием потенциала погруженного атома исследо-
вано четырнадцать симметричных границ наклона с осью 110 в Ni. Методом молекулярно-статическо-
го моделирования рассчитаны структуры, энергии и ширина границ зерен. Показано, что структура
симметричных границ наклона с осью 110 может быть представлена ограниченным числом структур-
ных элементов. Устойчивость структур границ при повышенной температуре исследована методом мо-
лекулярной динамики. Рассчитаны энергии образования вакансий в границах зерен.
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ВВЕДЕНИЕ
Атомная структура и энергия границ зерен (ГЗ)

и энергия образования в них точечных дефектов
уже много лет вызывают повышенный интерес ис-
следователей. Это обусловлено тем, что эти пара-
метры существенно влияют на многие свойства
поликристаллических материалов [1]. Прямое
экспериментальное определение этих параметров
связано со значительными трудностями. Поэтому
широкое распространение получило атомистиче-
ское моделирование структуры и свойств ГЗ. Не-
смотря на то, что Ni имеет широкое промышленное
применение, имеется относительно мало работ, в
которых бы моделировалась структура и рассчи-
тывалась энергия границ зерен в нем. При этом в
большинстве работ расчеты выполнены только
для каких-то отдельных границ, например, [2, 3],
а в работе [4], в которой расчеты выполнены для
широкого диапазона углов разориентировки, ис-
пользовался потенциал из работы [5], который
дает очень низкое значение энергии дефектов
упаковки, что приводит к диссоциации границ.

Целью настоящей работы являлось моделиро-
вание структуры и оценка энергии симметричных
границ наклона с осью 110 в поликристалличе-
ском Ni, а также оценка энергии образования ва-
кансий в таких границах. В настоящей работе ста-
вилась задача провести систематический анализ
структуры и энергии границ зерен в Ni в широком
диапазоне углов разориентировки. Кроме того,
ставилась задача оценить энергию образования
вакансий в этих границах.

МЕТОДОЛОГИЯ
АТОМИСТИЧЕСКОГО МОДЕЛИРОВАНИЯ

В настоящей работе методом компьютерного
моделирования были исследованы симметрич-
ные границы наклона осью 110 в Ni, охватываю-
щие весь диапазон углов наклона. С использова-
нием программы Lammps [6] были выполнены
расчеты для 14 большеугловых границ с осью на-
клона 110:

[ ] [ ]
[ ] [ ]
[ ] [ ]
[ ] [ ]
[ ] [ ]

Σ θ = ° Σ θ = °
Σ θ = ° Σ θ = °
Σ θ = ° Σ θ = °

Σ θ = ° Σ θ = °
Σ θ = ° Σ θ =

1,(001) 1 10 , 0 ; 33,(118) 1 10 , 20.1 ;
19,(116) 1 10 , 26.5 ; 9,(114) 1 10 , 38.9 ;
11,(113) 1 10 , 50.5 ; 3,(112) 1 10 , 70.5 ;

43,(335) 1 10 , 80.6 ; 17,(223) 1 10 , 86.6 ;
17,(334) 1 10 , 93.4 ; 3(111) 1 10 , 109.

[ ] [ ]
[ ] [ ]

°
Σ θ = ° Σ θ = °
Σ θ = ° Σ θ = °

5 ;
11,(332) 1 10 , 129.5 ; 9,(221) 1 10 , 141.1 ;
27,(552) 1 10 , 148.4 ; 1,(110) 1 10 , 180 .

УДК 669.24:620.186.8

СТРУКТУРА,
ФАЗОВЫЕ ПРЕВРАЩЕНИЯ И ДИФФУЗИЯ
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Идеальные ориентации кристаллов, соответ-
ствующие границам Σ = 1, (001), 0° и Σ = 1, (110),
180° включены в качестве конечных точек этого
диапазона углов наклона.

Расчетная ячейка и граничные условия. Расчетная
ячейка содержала два блока с периодическими гра-
ничными условиями Борна–Кармана в трех орто-
гональных направлениях. Процедура построения
симметричных ГЗ была аналогична примененной в
работах [7, 8]. Для создания специальной границы
зерен каждый блок моделирования разворачивали
один относительно другого на угол, соответству-
ющий специальному углу согласно теории реше-
ток совпадающих узлов.

Ячейка моделирования имеет две идентичных
ГЗ: ГЗ1, повторяющаяся на верхней и нижней гра-

ницах ячейки вследствие периодических гранич-
ных условий, и ГЗ2 между двумя блоками (зерна-
ми) (рис. 1).

Направляющие вектора блоков были следую-
щие: нормаль к плоскости границы зерна, n, век-
тор оси наклона, с, вектор p, равный векторному
произведению векторов нормали к плоскости
границы и оси наклона.

На этапе построения ГЗ соседние зерна могли
содержать атомы, которые расположены очень
близко друг к другу (ближе удвоенного атомного
радиуса). В этом случае атом одного из соседних
зерен удалялся. После удаления атомов выполняли
редактирование геометрии блоков относительно
друг друга. Тем самым задавали разные начальные
конфигурации. Подобная процедура использова-
лась в работах [7, 8]. Размер блока моделирования
находился в диапазоне от 2000 до 3000 атомов.

Потенциалы межатомного взаимодействия. При
построении потенциалов методом погруженного
атома предполагали, что функции электронной
плотности радиально симметричны. Поэтому эти
потенциалы лучше всего подходят для моделиро-
вания элементов, имеющих ненаправленные свя-
зи, в частности для Ni, имеющего ГЦК-кристал-
лическую решетку. К настоящему времени мето-
дом погруженного атома построено несколько
потенциалов межатомного взаимодействия для
Ni [5, 9–12]. Чтобы выбрать среди них потенциал,
наилучшим образом описывающий межатомное
взаимодействие, с помощью программы Lammps,
используя различные потенциалы, были рассчи-
таны период решетки, упругие модули, энергия
когезии, энергия образования вакансий и энер-
гия дефектов упаковки в Ni и проведено сравне-
ние полученных значений с экспериментальны-
ми (табл. 1).

Видно, что значения периода решетки, упру-
гих модулей, энергии когезии и энергии образо-
вания вакансий, рассчитанные с использованием

Рис. 1. Схема трехмерной периодической бикристал-
лической расчетной ячейки с обозначением ориента-
ции кристалла. с – ось наклона, n – нормаль к плос-
кости границы [7].

ГЗ1

ГЗ2

ГЗ1

p = n × c

c = [uvw]

n = [hkl]

Таблица 1. Сравнение значений периода кристаллической решетки, упругих модулей, энергии когезии, энергии
образования вакансий и энергии дефектов упаковки в Ni, рассчитанных с использованием различных потенци-
алов межатомного взаимодействия, и полученных в эксперименте

Свойства
Расчет с использованием различных потенциалов 

межатомного взаимодействия Эксперимент
 [5]  [9]  [10]  [11]  [12]

a, нм 0.3520 0.3520 0.3520 0.3520 0.3518 0.3524 [13]
C11, ГПа 233 248 247 241 247 247 [14]
C12, ГПа 154 148 147 150 147 147 [14]
C44, ГПа 128 125 125 127 123 125 [14]
Энергия когезии, эВ/атом –4.45 –4.45 –4.45 –4.45 –4.39 –4.45 [15]
Энергия образования вакансии, эВ 1.63 1.60 1.71 1.57 1.76 1.60 [16]

Энергия дефекта упаковки, мДж/м2 12 112 97 134 181 125 [17]



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 122  № 7  2021

СТРУКТУРА И ЭНЕРГИЯ СИММЕТРИЧНЫХ ГРАНИЦ НАКЛОНА 715

всех рассматриваемых потенциалов, достаточно
близки к экспериментальным значениям. Значи-
тельно хуже соответствуют экспериментальным
данным расчетные значения энергии дефектов
упаковки. Наиболее близкое к эксперименталь-
ному значение энергии дефектов упаковки дает
расчет с использованием потенциала, полученно-
го в работе [11]. Поэтому именно этот потенциал
мы использовали в наших расчетах.

Моделирование методом молекулярной статики.
Релаксированные при 0 K структуры ГЗ были най-
дены с помощью молекулярной статики. Молеку-
лярная статика – это метод минимизации энергии,
который находит ближайший локальный минимум
энергии для данной начальной конфигурации.

Энергию ГЗ, EGB, рассчитывали с помощью
выражения

(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.

В работе также была оценена ширина ГЗ. В ка-
честве средства наблюдения за моделью ГЗ ис-
пользовали программу OVITO [18], с помощью
которой было измерено максимальное расстоя-
ние между выбранными атомами по обе стороны
границы. Для измерения были выбраны атомы,
для которых межатомное расстояние по крайней
мере в одном направлении существенно (более,
чем на 0.01 нм) отличалось от межатомного рас-
стояния в регулярной решетке. Это расстояние
принимали за ширину ГЗ.

Моделирование отжига методом молекулярной
динамики. Моделирование решетки методом мо-
лекулярной статики генерирует структуру гра-
ниц, которая соответствуют минимуму энергии
при 0 К. Тепловые флуктуации, которые присут-
ствуют при повышенных температурах, могут
быть достаточными, чтобы позволить ГЗ релак-
сировать к структуре с более низкой энергией.
Если это так, то это означает, что структура, по-
строенная в результате молекулярно-статическо-
го моделирования, не имеет физического смысла,
поскольку она будет нестабильной при повышен-
ных температурах. Подобный критерий стабиль-
ности структуры ГЗ использовался в работе [4].

−
= p coh

GB ,
2

E NE
E

S

Чтобы проверить устойчивость структуры ГЗ,
построенных методом молекулярной статики для
0 К, при конечных температурах их отжигали ме-
тодом молекулярно-динамического моделирова-
ния. Стабильная структура определяется как
структура, в которой положения атомов не меня-
ются после отжига. Отжиг проводился следую-
щим образом. Исходным состоянием была струк-
тура, смоделированная методом молекулярной
статики. Далее выполнялся нагрев от 0 до 600 К в
течение 100 пикосекунд. Температура отжига для
выбранного потенциала соответствует приблизи-
тельно 0.35 температуры плавления. Контроль
изменения температуры производили с помощью
термостата Нозе–Гувера. После завершения на-
гревания система выдерживается в течении 100 пи-
косекунд при температуре 600 K, после чего за-
пускается процедура минимизации энергии ГЗ
при 0 К.

Энергия образования вакансий. Были проведе-
ны расчеты энергии образования вакансий в по-
зициях, расположенных на разном расстоянии от
плоскости границы. Энергию образования ва-
кансий рассчитывали по формуле

(2)

где Ei – начальная энергия системы, до удаления
атома, N0 – общее число атомов, Ef – энергия си-
стемы после удаления атома, причем это энергия
системы N0 – 1 частиц. Член Ei/N0 – это энергия,
приходящаяся на один атом.

Энергия образования вакансии имеет физиче-
ский смысл, эквивалентный тому, как если бы
это была энергия, необходимая для удаления ато-
ма из позиции в ГЗ и создания атома в идеальной
решетке бесконечно далеко от ГЗ.

Энергия образования вакансии зависит от по-
зиции вакансии в окрестности ГЗ, и поэтому мо-
жет быть представлена как функция расстояния
между вакансией и зернограничной плоскостью.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

На рис. 2 показаны релаксированные структуры
ГЗ, исследованных в настоящей работе. Структуры
границ показаны перпендикулярно оси наклона.

Черные и светлые кружки обозначают пози-
ции атомов в чередующихся плоскостях перпен-
дикулярно осям наклона. Пунктирные линии
охватывают структурные элементы.

Большинство границ зерен содержат струк-
турные элементы A, B, C и D, но встречаются и
границы, содержащие другие, более сложные
элементы. Это границы  θ = 86.6°
и  θ = 93.4°.

=v f 0 0– –( )(1 ,)iE E N E N

[ ]Σ17,(223) 1 10 ,
[ ]Σ17,(334) 1 10 ,
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Рис. 2. Релаксированные структуры рассчитанных границ зерен наклона в Ni. а – Σ = 1, (001), 0°; б – 
θ = 20.1°; в –  θ = 26.5°; г –  θ = 38.9°; д –  θ = 50.5°; е – 
θ = 70.5°; ж –  θ = 80.6°; з –  θ = 109.5°; и –  θ = 141.1°; к – 
θ = 148.4°. Атомы в двух последовательных плоскостях, перпендикулярных оси наклона, показаны черным или белым
цветом.

(а) (б)

(в) (г)

(д) (е)

(ж) (з)

(и)

А А А А А А А А АB B

А BBB BC

CCC D D

D

DD D D
D D

D E E E E E E E

(к)

[ ]Σ33,(118) 1 10
[ ]Σ19,(116) 1 10 , [ ]Σ9,(114) 1 10 , [ ]Σ11,(113) 1 10 , [ ]Σ3,(112) 1 10 ,
[ ]Σ43,(335) 1 10 , [ ]Σ3,(111) 1 10 , [ ]Σ9,(221) 1 10 , [ ]Σ27,(552) 1 10 ,
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Границы  θ = 50.5°; Σ3, (112) 
θ = 70.5°;  θ = 80.6°, Σ17, (223) 
θ = 86.6;  θ = 109.5°;  θ =
= 129.5°;  θ = 141.1° и 
θ = 148.4° образованы одним типом структурных
элементов. Это так называемые “предпочти-
тельные” границы. Границы  θ =
= 50.5° и  θ = 109.5° – это когерент-
ные двойниковые границы.

Атомы в двух последовательных плоскостях,
перпендикулярных оси наклона, показаны чер-
ным или серым цветом.

Представляет интерес сравнить рассчитанные
структуры ГЗ для Ni и других ГЦК-металлов. Та-
кое сравнение показывает, что структуры ГЗ для
Ni практически не отличаются от структур ГЗ для
Al, рассчитанных в работе [4]. Однако сравнение
рассчитанных в настоящей работе структур ГЗ
для Ni и структур ГЗ для Cu, рассчитанных в рабо-
те [19], показывает, что между ними имеются за-
метные различия. Очевидно, что такие различия
обусловлены различиями в потенциалах межатом-
ного взаимодействия.

Для всех рассмотренных ГЗ был выполнен от-
жиг методом молекулярной динамики, который
показал, что все рассчитанные методом молеку-
лярной статики структуры ГЗ устойчивы к тепло-
вым флуктуациям.

Нами были рассчитаны энергия ГЗ, EGB, струк-
турная ширина ГЗ, δ, и минимальная энергия об-
разования вакансий в ГЗ, Ev. Эти результаты при-
ведены в табл. 2.

[ ]Σ11,(113) 1 10 , [ ]1 10 ,
[ ]Σ43(335) 1 10 , [ ]1 10 ,

[ ]Σ3,(111) 1 10 , [ ]Σ11,(332) 1 10 ,
[ ]Σ9,(221) 1 10 , [ ]Σ27,(552) 1 10 ,

[ ]Σ11,(113) 1 10 ,
[ ]Σ3,(111) 1 10 ,

На рис. 3 показана рассчитанная зависимость
энергии границ наклона с осью 110 от угла разо-
риентировки. Границы, отвечающие углам 0° и
180°, соответствуют Σ1, и для них энергии ГЗ рав-
ны нулю. На зависимости энергии границы зер-
на от угла разориентировки имеются два глубо-
ких минимума при θ = 50.5° и θ = 109.5°, соответ-
ствующих двойниковым границам 
и  соответственно.

Данная зависимость близка к зависимости,
полученной в работе [4]. При этом нужно отме-
тить, что в работе [4] при расчетах использовался
потенциал из работы [5], который давал очень
низкую энергию дефектов упаковки. Следствием

[ ]Σ11,(113) 1 10
[ ]Σ3,(111) 1 10 ,

Таблица 2. Параметры структуры ГЗ, энергия, ширина ГЗ и минимальная энергия образования вакансий в ГЗ

Σ Плоскость границы Ось наклона θ, град EGB, Дж/м2 δ, нм Ev, эВ

33 (118) 20.1 1.10 0.55 0.99

19 (116) 26.5 1.23 0.54 0.72

9 (114) 38.9 1.05 0.50 1.10

11 (113) 50.5 0.47 0.24 1.31

3 (112) 70.5 1.00 0.48 1.06

43 (335) 80.6 1.15 0.51 1.19

17 (223) 86.6 1.11 0.52 1.18

17 (334) 93.4 1.04 0.53 0.99

3 (111) 109.5 0.07 0.40 1.57

11 (332) 129.5 1.27 0.52 0.80

9 (221) 141.1 1.32 0.58 0.96

27 (552) 148.4 1.39 0.66 0.69

[1 10]

[1 10]

[1 10]

[1 10]

[1 10]

[1 10]

[1 10]

[1 10]

[1 10]

[1 10]

[1 10]

[1 10]

Рис. 3. Зависимость энергии границы наклона 110 в
Ni от угла разориентировки.
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этого была диссоциация границ зерен, что приво-
дило к изменению их структуры и некоторому
уменьшению зернограничной энергии.

Нами было проведено сравнение полученных
значений зернограничной энергии с результата-
ми первопринципных расчетов, выполненных в
работе [20]. В этой работе были рассчитаны энер-
гии границ  и  и полу-
чены значения 0.47 и 0.09 Дж/м2, соответственно,
которые практически совпадают со значениями,
полученными в настоящей работе.

Также было проведено сравнение энергий гра-
ниц зерен, рассчитанных в настоящей работе, с
экспериментальными данными. В работе [21] бы-
ла определена энергия ГЗ в Ni и получено значе-
ние ~0.9 Дж/м2, что близко к среднему значению

[ ]Σ11,(113) 1 10 [ ]Σ3,(111) 1 10

энергии ГЗ, полученному в настоящей работе.
Это позволяет утверждать, что значения энергий
ГЗ, рассчитанные в настоящей работе, достаточ-
но надежны.

В табл. 2 приведена оцененная ширина ГЗ, рас-
смотренных в настоящей работе. Видно, что почти
для всех границ ширина составляет ~0.5 нм. Толь-
ко для двойниковых ГЗ ширина границы заметно
меньше. Эти результаты хорошо согласуются с
данными диффузионных исследований, согласно
которым диффузионная ширина границы зерна
составляет 0.4–0.6 нм [22–24]. Близкие значения
ширины ГЗ дают структурные исследования, вы-
полненные с помощью электронной микроско-
пии высокого разрешения [25, 26].

В настоящей работе были определены энергии
образования вакансий во всех рассмотренных ГЗ.
В табл. 1 приведена минимальная энергия обра-
зования вакансий во всех рассмотренных грани-
цах. В литературе почти нет данных об энергиях об-
разования вакансий в границах, рассматриваемых
в данной работе. Лишь в работе [20] приведены ре-
зультаты первопринципных расчетов энергии об-
разования вакансий в границах  и

 Приводимые в этой работе значе-
ния достаточно близки к полученным в настоя-
щем исследовании.

Были проведены расчеты энергии образова-
ния вакансий в зависимости от расстояния от
плоскости границы. Структура большинства ГЗ
симметрична относительно плоскости границы.
В этом случае зависимости энергии образования
вакансий от расстояния от плоскости границы
также симметричны. Это характерно, например,
для границы  θ = 141.1°, как показа-
но на рис. 4a. В то же время для некоторых границ
наблюдается асимметрия структуры относитель-
но плоскости границы.

Это не всегда четко видно на изображениях
структуры, но проявляется в зависимостях энергии
образования вакансий от расстояния от границы.
Это относится, например, к границе 
θ = 20.1°, зависимость энергии образования ва-
кансии от расстояния от границы для которой по-
казана на рис. 4б. Аналогичный эффект наблю-
дался в работе [7] при моделировании ГЗ в W.

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 работе [27]. Это приблизи-
тельно в два раза больше, чем структурная и диф-
фузионная ширина ГЗ.

На рис. 5 показана исходная релаксированная
структура границы  и ее структура

[ ]Σ11,(113) 1 10
[ ]Σ3,(111) 1 10 .

[ ]Σ9,(221) 1 10 ,

[ ]Σ33,(118) 1 10 ,

[ ]Σ9,(221) 1 10

Рис. 4. Зависимости энергии образования вакансий
от расстояния от границы для  (а) и

 (б).
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после образования вакансий в соответствующих
позициях и последующей релаксации.

Энергии образования вакансий в позициях 1, 2
и 3 такой границы составляют, соответственно,
1.67, 0.99 и 1.40 эВ. Самое высокое значение энер-
гии образования вакансии наблюдается для пози-
ции 1, и оно близко к энергии образования вакан-
сии в регулярной решетке. На рис. 5б представлена
релаксированная структура ГЗ для этого случая.
Видно, что после образования вакансии и после-
дующей релаксации изменение позиций атомов
в окрестности границы незначительно, то есть
структура границы практически не меняется по
сравнению с исходной.

В позиции 2 энергия образования вакансии
минимальна (0.99 эВ). При этом изменения пози-
ций атомов очень существенны и структура ГЗ в
окрестности вакансии после релаксации значи-
тельно меняется (рис. 5в).

Промежуточное значение энергии образования
вакансии (1.40 эВ) наблюдается для позиции 3. В
этом случае после релаксации происходит замет-
ный сдвиг ближайших к вакансии атомов, но из-
менения структуры ГЗ практически отсутствуют
(рис. 5г).

Таким образом, чем более значительна релакса-
ция структуры, сопровождающая образование ва-
кансии, тем меньше энергия ее образования. Ана-
логичный эффект наблюдался в работе [7] при мо-
делировании образования вакансий в границах
зерен вольфрама.

На рис. 5б–5г исходная позиция вакансии по-
казана белым кружком.

Следует также отметить, что вблизи ГЗ всегда
есть позиции, для которых энергия образования
вакансий заметно ниже, чем в объеме. Это заклю-
чение согласуется с результатами других исследо-
ваний [7, 27–29].

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Выполнено компьютерное моделирование
структуры и энергии симметричных границ на-
клона с осью 110 в поликристаллическом Ni. С
помощью молекулярно-динамического модели-
рования проверена устойчивость структуры гра-
ниц зерен при нагреве. Показано, что структуру
симметричных границ наклона 110 можно пред-
ставить ограниченным числом структурных элемен-
тов. Рассчитаны значения энергии и ширины гра-
ниц, имеющих различные разориентировки. Уста-
новлено, что рассчитанная ширина границ близка к
значениям, полученным в диффузионных экспери-
ментах и электронно-микроскопических исследо-
ваниях высокого разрешения. Определены энергии
образования вакансий в окрестности границ зерен.

Продемонстрирована разная степень релак-
сации структуры в ГЗ в зависимости от энергии
образования вакансии, на примере границы
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Рис. 5. Исходная релаксированная структура границы  (а) и ее структура после образования вакансий в
позициях 1 (б), 2 (в) и 3 (г) и последующей релаксации. На рис. 5а цифрами показаны позиции образования вакансий.
На рис. 5б–5г исходная позиция вакансии показана белым кружком.
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жига. Полученное уравнение имеет вид уравнения Аврами при n = 1 и значении энергии активации,
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ВВЕДЕНИЕ
В настоящее время для описания первичной

рекристаллизации в чистых металлах широко ис-
пользуется формальная теория рекристаллиза-
ции [1–3]. В ее основе лежит гипотеза о подобии
протекания процессов рекристаллизации и фазо-
вого превращения. Предполагается, что уравне-
ние, связывающее объемную долю рекристалли-
зованного материала fV и время t его изотермиче-
ского отжига, имеет следующий вид:

(1)
Уравнение (1) получило название уравнения

Аврами, B и n в нем – численные коэффициенты.
Значение B связано с энергией активации рекри-
сталлизации аррениусовской зависимостью:

(2)
где B0 – численный коэффициент, R – универ-
сальная газовая постоянная. Согласно формаль-
ной теории рекристаллизации, при n = 1 скорость
процесса непрерывно уменьшается, при n > 1
скорость рекристаллизации сначала растет, за-
тем падает. В последнем случае кривая, описы-
ваемая уравнением (1), имеет вид сигмоиды.
Значения n > 1 в формальной теории рекристал-
лизации соответствуют тем случаям, когда процес-
су роста линейных размеров зародышей рекристал-
лизации предшествует процесс их зарождения.
Конкретное значение n зависит от вида функции,
описывающей скорость увеличения числа зароды-
шей; от размерности пространства, в котором про-
исходит рост (увеличение объема одновременно во

всех трех измерениях, в одной плоскости или в
одном направлении); от того, являются ли места
образования зародышей хаотически (случайно)
распределенными по всему объему или они фор-
мируются в определенных местах (например, на
границах зерен исходного металла). Максималь-
ное значение n, получаемое по результатам тео-
ретического анализа, равно 4.

Примерами экспериментальных работ, в кото-
рых кинетика первичной рекристаллизации была
проанализирована с применением уравнения Ав-
рами, являются статьи [4–11]. Объектом исследо-
вания в них выступала медь чистотой от 99.96 до
99.999%. Использование уравнения Аврами для
анализа экспериментальных данных позволило
определить значения параметров n и B из уравне-
ния (1) и/или значений параметров k и Q из урав-
нения (2). Результаты вычислений, полученные в
работах [4–11], обобщены в виде табл. 1 и 2.

Анализ данных, приведенных в табл. 2, пока-
зывает, что значения Q и n могут варьироваться в
широких диапазонах: Q – от 68 до 159 кДж/моль
(или от 7.6 до 15.3 kTm), n – от 0.32 до 4.8. Энергии
активации рекристаллизации, полученные в
[4‒11], в большинстве случаев оказываются несо-
поставимыми с характерными значениями диффу-
зионных параметров металлов: слишком высокими
по сравнению с энергией активации зерногранич-
ной диффузии (≈10 kTm) и слишком низкими по
сравнению с энергией активации объемной диффу-
зии (≈20 kTm). Таким образом, физический смысл
параметра Q, входящего в уравнение Аврами, оста-
ется неясным.

= − −1 exp( ).n
Vf Bt

( )= −0    ·exp ,B B Q RT

УДК 669.3:620.186.5

СТРУКТУРА,
ФАЗОВЫЕ ПРЕВРАЩЕНИЯ И ДИФФУЗИЯ
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Для преодоления трудностей, связанных с неод-
нозначностью интерпретации значений Q и n, по-
лучаемых из уравнения Аврами, некоторые авторы
предпринимали попытки модификации формаль-
ной теории рекристаллизации (см., напр., [12, 13]).
Предлагаемые в большинстве случаев изменения
сводились к введению новых эмпирических коэф-
фициентов или замене уже имеющихся в уравне-
ниях (1) и (2). Как правило, такой подход позволял
точнее описать экспериментальные результаты в
каком-то конкретном случае, однако это не спо-
собствовало прояснению физического смысла ко-
эффициентов Q, B и n, входящих в уравнения (1) и
(2), и выявлению общих закономерностей их изме-
нения при изменении основных характеристик
(состава и параметров структуры) материала.

Следует заметить, что формальная теория ре-
кристаллизации носит общий характер (настоль-
ко, насколько общим является термодинамиче-

ский подход, использованный при построении
формальной теории фазовых превращений, или
геометрический подход, использованный Колмо-
горовым в [14]). Альтернативным по отношению к
термодинамическому или геометрическому под-
ходу является другой способ изучения первичной
рекристаллизации. Он основан на анализе изме-
нений, происходящих с материалом на структур-
ном уровне, и, в частности, установлении микро-
механизмов формирования зародышей.

Существующие в настоящее время модели, опи-
сывающие процесс рекристаллизации “на языке”
микромеханизмов формирования зародышей ре-
кристаллизации, являются качественными. По-
дробный обзор этих моделей можно найти в [15].

В настоящей работе решается задача построе-
ния новой количественной модели первичной ре-
кристаллизации в чистой меди. В представленной
модели введено новое определение зародыша ре-
кристаллизации, связанное с современными пред-
ставлениям о структуре большеугловых границ зе-
рен. Как будет показано ниже, применение новой
модели для описания первичной рекристаллиза-
ции позволило установить физический смысл ко-
эффициентов, входящих в уравнение Аврами.

МОДЕЛЬ ПЕРВИЧНОЙ 
РЕКРИСТАЛЛИЗАЦИИ

Определение зародыша рекристаллизации

Зародыши рекристаллизации в предлагаемой
модели представляют собой свободные от де-
фектов участки материала, окруженные больше-
угловыми границами с распределенными в них
дефектами. Наличие дефектов в границах заро-
дышей существенно влияет на характер протека-
ния первичной рекристаллизации.

Описание границ зародыша рекристаллизации

В процессе предварительной деформации ме-
талла решеточные дислокации активно взаимо-
действуют с большеугловыми границами. Проис-
ходящие при этом превращения на границах при-
водят к перестройке их структуры. Рассмотрим
этот процесс подробнее.

Решеточные дислокации, осуществляющие
пластическую деформацию, двигаются в плос-
кости скольжения в направлении границы меж-
ду зернами 1 и 2 (плоскость скольжения перпен-
дикулярна плоскости рис. 1). Как показано в
[16], после перехода через границу зерен на ней
остаются дислокации ориентационного несоот-
ветствия (ДОН), возникающие из-за существо-
вания взаимной разориентировки систем сколь-
жения, действующих в соседних зернах. Вектор
Бюргерса ДОН определяется разностью векто-

Таблица 1. Результаты вычисления параметров B и k
из уравнения Аврами

Работа Константы B и k

[5] k = 3.9 × 107 с–1 (ДСК при T = const)

k = 5.6 × 109 с–1 (ДСК при dT/dt = const)

[6] B = 9.0 × 10–5 (T = 165°C)

B = 9.2 × 10–5 (T = 170°C)

B = 9.4 × 10–5 (T = 175°C)
[9] k = 1.31 × 1012 с–1

[10] B = 5.4 × 10–5 (T = 160°C)

B = 2.4 × 10–3 (T = 210°C)

B = 9.2 × 10–3 (T = 230°C)

B = 2.9 × 10–1 (T = 290°C)

B = 3.8 × 10–3 (исходное состояние)

B = 3.9 × 10–3 (прокатка 36%)

B = 2.8 × 10–3 (прокатка 91%)

Таблица 2. Значения Q и n, полученные из уравнения
Аврами

Работа Q, kTm n

[4] – 1.72–2.67
[5] 9.5–11.3 2–4.8
[6] – 1.29–1.48
[7] 11.5–15.3 0.8–1.2
[8] 10.5–11.3 0.87–1.01
[9] 14.5 1.4–3.5
[10] 7.6–15.1 0.32–0.75
[11] – 3.09
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ров Бюргерса, описывающих скольжение дисло-
каций в соседних зернах:

Как показано в [17, 18], в процессе взаимо-
действия границ зерен с ДОН последние делока-
лизуются в границах зерен. Процесс делокализа-
ции может быть представлен как “размазывание”
пластической несовместности, “заключенной” в
ядре дислокации, по всей границе, на расстояния
много больше размера ядра ДОН.

Делокализованные в границах зерен дислока-
ции могут быть представлены состоящими из тан-
генциальных (по отношению к плоскости грани-
цы) и нормальных компонент. Вследствие того,
что движение тангенциальных компонент осу-
ществляется скольжением, а нормальных – пере-
ползанием, кинетика накопления разных компо-
нент ДОН различна. Таким образом, в процессе
взаимодействия решеточных дислокаций с гра-
ницами зерен в последних будет формироваться
система дефектов трех различных типов: ДОН с
вектором Бюргерса Δb и плотностью (на единицу
длины границы) ρbΔb, тангенциальные и нор-
мальные продукты их делокализации плотностью
wt и wn соответственно.

Согласно [19], увеличение плотности танген-
циальных компонент делокализованных ДОН
приводит к изменению диффузионных характе-
ристик границ зерен, увеличение плотности нор-
мальных компонент – к возникновению допол-
нительной разориентировки на границах. Воз-
никновение дополнительной разориентировки
на границах зерен можно описать как образова-
ние на границе дисклинационного диполя мощ-
ностью ω (рис. 1в).

Изменение диффузионных характеристик гра-
ницы при попадании в нее ДОН и тангенциальных
компонент продуктов их делокализации удобно

Δ = 1 2– .b b b

описывать, используя такой параметр, как относи-
тельный свободный объем границ зерен α. В соот-
ветствии с подходом, развитым в [19], свободный
объем определяет диффузионные характеристики
границ: его увеличение вследствие попадания в
границы дислокаций и делокализации их ядер пе-
реводит границы в неравновесное состояние.
Мерой повышения коэффициента диффузии по
неравновесным границам зерен  является ве-
личина, равная увеличению свободного объема
границ Δα. В [19] получены выражения, связы-
вающие изменение диффузионных параметров
(предэкспоненциального множителя  и энергии
активации ) с величиной свободного объема:

(3)

(4)

. (5)

При малых изменениях свободного объема
(Δα  α*) коэффициент диффузии по неравно-
весным границам зерен можно вычислить из
уравнения:

(6)
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Рис. 1. Дефекты в границах зародышей рекристаллизации. а – формирование ДОН (обозначены черным) в границе
зерен при прохождении дислокаций из зерна 1 (нарисовано красным, вектор Бюргерса действующей системы сколь-
жения ) в зерно 2 (нарисовано синим, вектор Бюргерса действующей системы скольжения ); б – делокализация
ДОН в границах с образованием тангенциальных компонент плотностью wt и нормальных плотностью wn; в – дефек-
ты, сформировавшиеся в границе после делокализации ДОН: тангенциальные компоненты делокализованных дисло-
каций плотностью wt и стыковые дисклинационные диполи мощностью ω; г – полный ансамбль дефектов в границах
зародышей рекристаллизации: ДОН плотностью ρb∆b, тангенциальные компоненты продуктов их делокализации
плотностью wt и стыковые дисклинационные диполи мощностью ω.
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где Db – коэффициент диффузии по равновесным
границам, αB – численный коэффициент, значе-
ние которого при T = 0.5 Tm равно 0.02 [19].

Из анализа уравнения (6) следует, что неболь-
шие изменения Δα могут приводить к уменьше-
нию энергии активации зернограничной диффу-
зии и увеличению коэффициента диффузии по
неравновесным границам зерен. Интервалы зна-
чений  и  соответствующие изменению Δα
от 0 до 0.08, составляют 9.2–5.9 kTm и 3.8 × 10–13–
2.1 × 10–11 см2/с.

Анализ подвижности границ
зародышей рекристаллизации

Согласно [20–22], скорость роста зерен d опре-
деляется величиной движущих сил рекристаллиза-
ции P и коэффициентом подвижности границ M:

(7)
Наличие дефектов, распределенных в границах

зародышей, приводит к тому, что коэффициент
подвижности M границ с дефектами отличается от
коэффициента подвижности бездефектных гра-
ниц. Для вычисления M можно использовать урав-
нение, приведенное в [19]:

(8)

где Mb, Mω и Mρ – коэффициенты подвижности
бездефектной границы, дисклинационных дипо-
лей и дислокаций ориентационного несоответ-
ствия. Ниже приведены уравнения для вычисле-
ния Mb, Mω и Mρ, предложенные в [19]. Числен-
ные значения параметров, входящих в уравнения
(9)–(12), указаны в Приложении.

(9)

(10)

(11)

(12)

Сравнение коэффициентов подвижности де-
фектов различных типов при характерных значе-
ниях величин, входящих в уравнения (9)–(12),
показывает, что подвижность бездефектной гра-
ницы существенно выше подвижности дефектов.
Это означает, что в состоянии после деформации
распределённые в границах дефекты “удержива-
ют” их, не давая границам мигрировать. Таким об-
разом, условием начала движения границы являет-
ся равенство коэффициента подвижности самого
“медленного” из дефектов коэффициенту подвиж-
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ности бездефектной границы. Сравнение результа-
тов вычисления Mω и Mρ при типичных значениях
величин, входящих в уравнения (10) и (11), пока-
зывает, что Mω  Mρ. Таким образом, минималь-
ной подвижностью характеризуются дисклина-
ционные диполи. Это означает, что границы нач-
нут двигаться с заметной скоростью лишь в тот
момент, когда подвижность дисклинационных ди-
полей станет сопоставима с подвижностью безде-
фектной границы. Увеличение коэффициента по-
движности дисклинационных диполей происходит
вследствие протекания процессов возврата, приво-
дящих к снижению ω. Согласно [19], кинетика из-
менения ω при отжиге описывается уравнением

(13)

Характерное время процесса t3 можно вычис-
лить по формуле

(14)

Критическое значение ωкр, при котором по-
движность дисклинационных диполей станет рав-
на подвижности бездефектной границы, можно
вычислить, приравняв уравнения (9) и (10):

(15)

Эволюция ансамбля зародышей
Для перехода от рассмотрения движения гра-

ниц одного зародыша к анализу роста зародышей
в ансамбле необходимо сделать ряд предположе-
ний. В частности, следует уточнить характер вза-
имного влияния зародышей и то, как именно рас-
пределены значения подвижности в рассматрива-
емом ансамбле.

В модели предполагается, что зародыши рас-
полагаются на значительном расстоянии друг от
друга и не оказывают взаимного влияния в про-
цессе роста. Предполагается, что движение гра-
ниц зародышей можно рассматривать независи-
мо друг от друга.

В предлагаемой модели анализируется случай,
когда значения M границ в рассматриваемом ан-
самбле равномерно распределены от некоторого
Mmin до Mmax. Для рассмотренного выше случая,
когда кинетика роста зародышей контролируется
снижением мощности дисклинационных дипо-
лей, это равносильно предположению, что значе-
ния ω0 в границах ансамбля распределены также
равномерно от некоторого минимального ω0 min
до некоторого максимального значения ω0max. В
этом случае кинетика увеличения числа границ,
способных мигрировать в данный момент време-
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ни, будет повторять экспоненциальную кинетику
снижения мощности дисклинационного диполя.

Если число таких границ пропорционально
объемной доле рекристаллизованного материала
fV, то временная зависимость fV(t) примет вид:

(16)

ВЕРИФИКАЦИЯ МОДЕЛИ.
ПРОЦЕДУРА ОБРАБОТКИ 

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНЫХ ДАННЫХ
Для верификации предложенной модели был

проведен реанализ экспериментальных данных,
полученных в работах [4–11] с использованием
уравнения Аврами. В процессе верификации из
уравнения (14) вычисляли энергию активации 
Входящую в уравнение величину t3 определяли,
приравняв ее к обратному значению коэффици-
ента B из уравнения (2). Полученное значение
сравнивали с энергией активации диффузии по
равновесным границам зерен Qb, составляющим
для меди 9.2 kTm [19].

При анализе данных [6, 10] были использова-
ны приведенные в статьях значения B, в случае
анализа данных [5, 9] коэффициент B вычисляли
по уравнению (2) из приведенных в работах зна-
чений k и Q. В процессе реанализа данных, пред-
ставленных в работах [4, 8, 11], величину t3 опре-
деляли по углу наклона прямой, полученной ли-
нейной аппроксимацией экспериментальных
данных в координатах ln(1 – fV) – t.

Анализ данных работы [7] проводили, прини-
мая время двукратного снижения интенсивности
определенного компонента текстуры равным вре-
мени такого же снижения объемной доли рекри-
сталлизованного материала. После этого по
уравнению (16) вычисляли значение 1/t3, затем
по уравнению (14) вычисляли  Температуру
принимали равной среднему значению экспери-
ментального интервала температур. Значения
параметров, использованных при вычислениях,
приведены в приложении. Результаты вычисле-
ния энергии активации зернограничной диффу-
зии приведены в табл. 3.

Анализ данных табл. 3 позволяет сделать вывод,
что в случае анализа экспериментальных данных
работ [4–11] с использованием предлагаемой мо-
дели энергия активации рекристаллизации в боль-
шинстве случаев составляет от 6 до 9 kTm. Получен-
ные значения  согласуются с эксперименталь-
ными результатами измерений энергии активации
зернограничной диффузии и результатами теоре-
тических расчетов, выполненных в [19]. Меньшие
значения энергии активации рекристаллизации
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 3
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t
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соответствуют случаям, когда границы зерен на-
ходятся в неравновесном состоянии; при этом
степень отклонения значения  от равновесного
зависит от уровня неравновесности границ. Заме-
тим, что границы зерен деформированного поли-
кристалла всегда находятся в неравновесном со-
стоянии. Таким образом, полученные значения
энергии активации представляются разумными.

Помимо вычисления значений  в процессе
реанализа работ [4, 8, 11] приведенные в них экс-
периментальные данные линеаризовали в раз-
личных координатах. Зависимости fV(t) строили в
координатах ln(1 – fV)–t и ln(1 – fV)–ln t. Линей-
ный характер зависимостей fV(t) в координатах
ln(1 – fV)–t и ln(1 – fV)–ln t соответствует уравне-
нию (16), полученному в рамках предлагаемой
модели, и уравнению Аврами соответственно.

Для каждой зависимости методом наименьших
квадратов вычисляли коэффициенты детермина-
ции R2, характеризующие точность аппроксимации
экспериментальных данных линейной зависимо-
стью. Для вычислений использовали стандартные
средства пакета программ Excel. Значения  ха-
рактеризуют точность аппроксимации данных в
координатах ln(1 – fV)–t, значения – точность
аппроксимации в координатах ln(1 – fV)– ln t.

Временные зависимости объемной доли рекри-
сталлизованного материала, линеаризованные в
разных координатах, приведены на рис. 2–4. Зна-
чения  и  характеризующие точность линей-
ной аппроксимации, приведены в табл. 4. Срав-
нение значений  и  позволяет сделать вывод,
что точность аппроксимации экспериментальных
значений при анализе данных на основе предла-
гаемой модели сопоставима с точностью ап-
проксимации экспериментальных данных урав-
нением Аврами.
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Таблица 3. Значения Q и n, вычисленные по предлага-
емой модели

Работа Q, kTm n

[4] 6.1–7.5 1
[5] 5.3–8.1 1
[6] 7.6–7.8 1
[7] 8.2–9.4 1
[8] 8.5–8.6 1
[9] 7.9 1
[10] 7.6–9.7 1
[11] 6.4 1
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ВЫВОДЫ
1. Предложена новая модель первичной рекри-

сталлизации в чистой меди. В рамках модели
предполагается, что кинетика первичной рекри-

сталлизации определяется характером эволюции
дефектной структуры границ зародышей рекри-
сталлизации.

2. В рамках предложенной модели получено
уравнение для описания кинетики изменения
объемной доли рекристаллизованного материала
в процессе первичной рекристаллизации. Полу-
ченное уравнение имеет вид уравнения Аврами
при n = 1 и Q, равном энергии активации диффу-
зии по неравновесным границам зерен.

3. Проведен реанализ данных эксперименталь-
ных работ, посвященных описанию первичной ре-
кристаллизации. Показано, что значения энергии
активации диффузии по границам зерен, получен-
ные на основании новой модели, находятся в хоро-
шем соответствии с результатами теоретических
расчетов. Показано, что точность аппроксимации
экспериментальных данных по уравнению из раз-
работанной модели сопоставима с точностью ап-
проксимации экспериментальных данных по урав-
нению Аврами.

Работа выполнена при поддержке проекта
№ 075-03-2020-191/5 Минобрнауки России.

Рис. 2. Графики зависимости объемной доли рекри-
сталлизованного материала от времени отжига, по-
строенные в координатах ln(1 – fV)–t на основе экспе-
риментальных данных [4, 8].
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Рис. 3. Графики зависимости объемной доли рекри-
сталлизованного материала от времени отжига, по-
строенные в координатах ln(1 – fV)–t на основе экспе-
риментальных данных [11].
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Рис. 4. Графики зависимости объемной доли рекри-
сталлизованного материала от времени отжига, по-
строенные в координатах ln(1 – fV)–ln t на основе экс-
периментальных данных [4, 8, 11].
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[11]R2 = 0.9992

R2 = 0.99992

R2 = 0.91202 R2 = 0.95272
R2 = 0.52952

Таблица 4. Значения  и  характеризующие точность аппроксимаций экспериментальных данных при рас-
чете с использованием разных моделей

Работа Комментарии  по предлагаемой модели  по уравнению Аврами

[4]
Мелкозернистый материал 0.9331 0.9120

Крупнозернистый материал 0.9011 0.9527

[8]
Из результатов индентирования 0.9638 0.9990

Из результатов ДСК 0.9981 0.9999

[11] – 0.9255 0.8295

2
1R 2

2 ,R

2
1R 2

2 ,R



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 122  № 7  2021

МОДЕЛЬ ПЕРВИЧНОЙ РЕКРИСТАЛЛИЗАЦИИ В ЧИСТОЙ МЕДИ 727

ПРИЛОЖЕНИЕ
Численные значения параметров

Обозна-
чение Параметр Характерное 

численное значение Источник

Ab, Aω, Aρ Численные коэффициенты 10 [19]

b Вектор Бюргерса 2.56 × 10–10 м [23]

B Коэффициент в уравнении Аврами 10–1–10–5 с–n [4]–[11]

d* Масштаб массопереноса, на котором суммарный заряд дисклина-
ционных диполей равен нулю 0.3 мкм [19]

Db Коэффициент диффузии по равновесным границам 3.8 × 10–13 см2/с [19]

Коэффициент диффузии по неравновесным границам 5 × 10–13–5 × 10–11 
см2/с

[19]

Предэкспоненциальный множитель коэффициента диффузии
по неравновесным границам зерен 9.8 × 10–2 см2/с [19]

DL0
Предэкспоненциальный множитель коэффициента диффузии
в расплаве 1.5 × 10–3 см2/с [19]

G Модуль сдвига 42 ГПа [23]

k Постоянная Больцмана 1.38 × 10–23 Дж/К [23]

M Подвижность границы с дефектами 10–12 см3 Н–1 с–1 [19]

Mb Подвижность бездефектной границы 10–8 см3 Н–1 с–1 [19]

Mω Подвижность дисклинационного диполя 10–12 см3 Н–1 с–1 [19]

Mρ Подвижность ДОН 10–9 см3 Н–1 с–1 [19]

n Коэффициент в уравнении Аврами 0.32–4.8 [4–11]

P Движущие силы роста зародышей рекристаллизации 104 Н/см2 [20–22]

Q Энергия активации в уравнении Аврами 7.6–15.3 kTm [4–11]

Энергия активации диффузии по неравновесным границам 6–8.5 kTm [19]

QL Энергия активации диффузии в расплаве 3.6 kTm [23]

R Универсальная газовая постоянная 8.3 [23]

t Время инкубационного периода рекристаллизации 3600 с [19]

t3
Характерное время снижения мощности дисклинационного 
диполя 103 с [19]

Tm Температура плавления меди 1357 К [23]

W1

Величины, используемые для вычисления коэффициента диффу-
зии по неравновесным границам и зависящие от термодинамиче-
ских характеристик материала

6.75 kTm [19]

W2 11.3 kTm [19]

Z1 12 k [19]

Z2 9.6 k [19]

α Относительный свободный объем границ зерен 0.35–0.4 [19]

α* Пороговое значение свободного объема границ 0.5 [19]

Δα Изменение свободного объема границ при попадании в них 
дефектов 0.01–0.1 [19]

*
bD

0
*
bD

*
bQ
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Методами рентгеноструктурного анализа и растровой электронной микроскопии изучены продук-
ты механохимического синтеза в системе Cu–20 мас. % Al. Показано, что после 20 мин механиче-
ской активации формируется монофазный интерметаллид Cu9Al4 с размером кристаллитов ~3 нм,
низким уровнем микронапряжений (~0.03%) и размером частиц от 0.2–0.4 до 2–4 мкм. Изучены
морфологические характеристики твердого раствора алюминия в меди, механохимически синтези-
рованного в системе Cu–10 мас. % Al. Показано, что он формируется в виде пластинчатых частиц с
размерами 10–50 мкм в плоскости и толщиной 2–10 мкм. По данным растровой электронной и оп-
тической микроскопии материалы, полученные электроискровым спеканием частиц твердого рас-
твора Cu(Al) при 700°С, характеризуются низкой остаточной пористостью (<0.5%). Твердость по
Виккерсу составляет 290 ± 30 HV.

Ключевые слова: механохимический синтез, электроискровое спекание, интерметаллид Cu9Al4,
твердый раствор алюминия в меди, рентгеноструктурный анализ, растровая электронная микро-
скопия
DOI: 10.31857/S0015323021070020

ВВЕДЕНИЕ

В последние годы все чаще интерметаллиды ис-
пользуют в качестве модификаторов, упрочняющих
пластичные металлы, такие как медь, алюминий,
платина и другие, формируя композитную структу-
ру на их основе [1–4]. Другая область использова-
ния алюминидов переходных металлов, например,
Fe, Ni, Cu, Ti [5–12] – создание конструкционных
материалов, работающих при высоких температу-
рах и в коррозионных средах, поскольку на поверх-
ности алюминидов за счет окисления алюминия
образуется защитный оксидный слой.

Одним из технически достаточно простых и
эффективных методов получения интерметалли-

дов является механохимический синтез (МХС)
[9–15]. Основной недостаток этого метода – не-
однородность фазового состава получаемых про-
дуктов, поскольку теплоты образования разных
интерметаллических соединений в одной и той
же системе обычно близки [16, 17]. Большинство
интерметаллидов характеризуется повышенной
хрупкостью, что ограничивает технологические
возможности и области их применения. Повыше-
ние пластичности спеченных из интерметаллида
материалов может быть достигнуто за счет из-
мельчения до микрометрических размеров зерна
интерметаллида в консолидированном состоянии,
что практически недостижимо традиционными
методами порошковой металлургии [18, 19].

УДК 544.463+54-19+546.561’62+536.421.5
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В последние годы интенсивно развиваются
методы спекания порошков, использующие дей-
ствие импульсного электрического тока на заго-
товку [20, 21]. Электроискровое спекание (низко-
вольтная консолидация) происходит за счет энер-
гии электрического тока, протекающего через
оснастку из проводящего материала (пресс-форму
и пуансоны) и непосредственно через образец
(в случае спекания материалов, проводящих элек-
трический ток). Особенностью электроискрового
спекания является пропускание через образец по-
стоянного тока в импульсном режиме. Протекание
импульса электрического тока по пористому об-
разцу может приводить к разогреву контактов
между частицами порошка. Показано, что пере-
грев и плавление материала в области межчастич-
ных контактов связаны с морфологией частиц
[22]. Возможность реализации больших скоро-
стей нагрева позволяет уменьшить общее время
нахождения материала при повышенных темпе-
ратурах. Интерес к методу электроискрового спе-
кания обусловлен возможностями сохранения
ценных структурных характеристик материала,
полученных в порошках, в спеченном состоянии
за счет сокращения времени воздействия по срав-
нению с традиционными методами спекания. Ак-
тивно проводятся исследования структуры и
свойств сплавов, получаемых методом электро-
искрового спекания [23, 24].

Цель настоящей работы – изучение структур-
но-фазовой эволюции продуктов механохимиче-
ского взаимодействия в системе Cu–20 мас. % Al,
а также возможностей получения объемных спла-
вов посредством электроискрового спекания по-
рошков механохимически синтезированного твер-
дого раствора Cu(Al) состава Cu–10 мас. % Al.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Использовали порошки меди марки ПМС-1

(ГОСТ 4960-75) и алюминия марки ПА-4
(ГОСТ 6058-73) c размером частиц ~45 мкм. Ме-
ханохимический синтез проводили в высоко-
энергетической планетарной шаровой мельнице
АГО-2 с водяным охлаждением в атмосфере арго-
на [25]. Объем барабана 250 см3, диаметр шаров
5 мм, загрузка шаров 200 г, навеска обрабатывае-
мого образца 10 г, скорость вращения барабанов
вокруг общей оси ~1000 об/мин.

Рентгеноструктурные исследования проводи-
ли на дифрактометре Empyrean Panalytical (CuKα-
излучение, позиционно-чувствительный детектор
PIXcel3D, шаг Δ2θ = 0.026°, время в точке 100 с).
Фазовый состав и кристаллическую структуру об-
разцов определяли по данным рентгеновской ди-
фракции с использованием программного пакета
DIFFRACplus: EVA [26] и базы данных Междуна-
родного центра дифракционных данных (ICDD)
PDF4 [27]. Параметры элементарных ячеек сосу-
ществующих фаз рассчитывали методом наи-

меньших квадратов с использованием программы
Celref [28]. Количество образовавшихся фаз опре-
деляли по результатам полнопрофильного анализа
по методу Ритвельда [29] с использованием про-
граммного пакета DIFFRACplus: TOPAS [30]. Мик-
роструктурные характеристики (размер областей
когерентного рассеяния, или кристаллитов, L и
микронапряжения ε) оценивали с использованием
“дубль-Фойгт” (double Voigt) методологии. Для
разделения вкладов в уширение пиков от L ис-
пользовали функцию Лоренца, от микронапря-
жений ε – функцию Гаусса.

Электроискровое спекание механохимически
синтезированного сплава Cu(Al), полученного из
смеси Cu-10 мас. % Al в результате механической
активации в течение 8 мин [31], осуществляли на
установке SPS Labox 1575 (SINTER LAND Inc.), с
использованием графитовой пресс-формы (внут-
ренний диаметр 10 мм) и вольфрамовых пуансо-
нов. Температура спекания составляла 700°С,
время выдержки при данной температуре 1 мин.
Скорость нагрева до максимальной температуры
составляла 70° мин–1. Спекание проводили в усло-
виях динамического вакуума. Одноосное давле-
ние, приложенное к образцу, составляло 40 МПа.

Морфологию синтезированных порошковых
сплавов и микроструктуру спеченного сплава ис-
следовали с помощью растровой электронной
микроскопии (РЭМ) на приборе Hitachi-Tabletop
TM-1000. Пористость спеченного сплава опреде-
ляли посредством анализа оптических изображе-
ний в программе OLYMPUS Stream Image Analysis
Software Stream Essentials 1.9.1. Оптические изоб-
ражения были получены при помощи микроско-
па OLYMPUS GX-51.

Твердость по Виккерсу измеряли при помощи
прибора DuraScan 50 с приложенной нагрузкой
1 кг. Значение твердости определяли как среднее
из измерений в 16 точках на металлографическом
шлифе спеченного материала. Направление при-
ложения нагрузки при индентировании совпада-
ло с направлением приложения давления при
электроискровом спекании образца.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБУЖДЕНИЕ

Выбранная в работе система Cu–Al – одна из
тех, которые интенсивно исследуются, не только
вследствие ее востребованности для применений,
но также ввиду ряда особенностей фазовых пре-
вращений (мартенситные превращения, реакции
упорядочения в β-фазе, появление метастабиль-
ных состояний, называемых зонами Гинье–Пре-
стона и пр.) [32]. Согласно результатам исследо-
ваний фазовых превращений, представленным в
[33], в этой системе существуют несколько неод-
нозначных диапазонов, которые до сих пор оста-
ются предметом дискуссий, в частности, область
концентраций 12.4–22.1 мас. % Al.
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Фазовая диаграмма системы медь – алюминий
характеризуется набором интерметаллических фаз
со сложными соотношениями между ними, прояв-
ляющимися во всех областях диаграммы [34]. Ос-
новными ключевыми точками взаимодействия
элементов Cu и Al являются пределы их взаимной
растворимости, определяемые энергией взаимо-
действия и термодинамикой образования интер-
металлических фаз [35].

Согласно равновесной диаграмме состояния, в
области от 16 до 19.9 мас. % Al существует гомо-
генная фаза твердого раствора на основе Cu9Al4
(γ2). Эта фаза имеет кристаллическую структуру
γ-латуни с параметром a кубической решетки от
0.870 до 0.873 нм.

При механохимическом синтезе в системе
Cu–Al наблюдается изменение фазового состава
с увеличением времени активации (рис. 1).

Формирование интерметаллического соеди-
нения Cu9Al4 идет через образование CuAl2. Уже
после 40 с механической активации в смеси оста-
ется только около 55 мас. % меди (табл. 1), и об-
разуется твердый раствор Cu(Al) в количестве
~20 мас. % с высоким уровнем микронапряже-
ний. Кроме того, наблюдается начало формиро-
вания конечного продукта – интерметаллида
Cu9Al4. Увеличение времени механической акти-
вации до 2 мин приводит к значительному умень-
шению количества меди и росту микронапряже-
ний в ней, появлению фазы CuAl2, снижению со-
держания в смеси твердого раствора и резкому
росту количества Cu9Al4 (рис. 1, табл. 2). Разложе-
ние дифракционного рефлекса 2θ = 43°–44° с
учетом фаз Cu, интерметаллида Cu9Al4 и твердого
раствора Cu(Al) подтверждает высокую концен-
трацию Cu9Al4 в продукте МХС (рис. 2а).

Рис. 1. Дифрактограммы смесей Cu–20% Al после механической активации в течение: 1 – 40 с, 2 – 2 мин, 3 – 4 мин,
4 – 8 мин, 5 –20 мин. Стрелкой обозначен твердый раствор типа Cu(Al).
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Таблица 1. Фазовый состав и параметры микроструктуры продуктов МХС в системе Cu–20 мас. % Al, длитель-
ность механической активации 40 с

№ п/п Фаза Пространственная 
группа a, нм V, нм3 Концентрация, 

мас. % L, нм ε, %

1 Cu Fm-3m 0.3615 0.0473 55.2 ~30 0.24
2 Al Fm-3m 0.4049 0.0664 15.6 ~45 0.2
3 Cu9Al4 P-43m 0.8690 0.6578 9.1 – –
4 Cu(Al) Fm-3m 0.3628 0.0478 20.1 >500 2.0
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Для твердого раствора наблюдается снижение
уровня микронапряжений до 1.68% (табл. 2).

При увеличении времени механической акти-
вации до 4 мин продолжает увеличиваться содер-

жание интерметаллида Cu9Al4, при этом размер
его зерен и уровень микронапряжений практиче-
ски не меняются (рис. 2б, табл. 3). Существенно
снижается количество твердого раствора, а также
размер его кристаллитов и уровень микронапря-
жений.

После 8 мин МХС формируется однофазный
твердый раствор на основе Cu9Al4 (γ-латунь)
(рис. 1, кривая 4) с параметром кубической ре-
шетки 0.872 нм и размером кристаллитов около
8 нм. Увеличение времени активации до 20 мин
уменьшает размеры образующихся кристаллитов
до 3 нм и снижает уровень микронапряжений до
0.03%. Величина параметра решетки γ-латуни
увеличивается и достигает максимального разме-
ра 0.8735 нм, что свидетельствует об увеличении
концентрации алюминия в твердом растворе.

Исследования методом РЭМ механохимиче-
ски синтезированного в течение 20 мин интерме-
таллида Cu9Al4 показали наличие мелкозерни-
стой структуры с бимодальным распределением
частиц с размерами 0.2–0.4 и 2–4 мкм (рис. 3).

Частицы ранее полученного твердого раствора
Cu(Al), образовавшегося при механохимическом
взаимодействии в системе Cu–10 мас. % Al [31],

Таблица 2. Фазовый состав и параметры микроструктуры продуктов МХС в системе Cu–20 мас. % Al, длитель-
ность механической активации 2 мин

№ п/п Фаза Пространственная 
группа a, нм c, нм V, нм3 Концентрация, 

мас. % L, нм ε, %

1 Cu Fm-3m 0.3617 0.0473 6.6 ~30 0.55
2 Al Fm-3m 0.4050 0.0665 2.5 – –
3 Cu9Al4 P-43m 0.8713 0.6615 70.7 ~10 0.46
4 Cu(Al) Fm-3m 0.3644 0.0484 18.5 ~70 1.68
5 CuAl2 I4/mcm 0.6069 0.4874 0.1795 1.7 – –

Рис. 2. Разложение главного максимума с учетом фаз
меди, интерметаллида Cu9Al4 и твердого раствора
Cu(Al) после механической активации в течение: а –
2 мин, б – 4 мин, в – 20 мин. 1 – Медь, 2 – интерме-
таллид, 3 – твердый раствор типа Cu(Al), 4 – аппрок-
симирующая кривая.
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Рис. 3. РЭМ изображение продукта МХС в системе
Cu–20 мас. % Al, длительность механической актива-
ции 20 мин.

10 мкм
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имеют совершенно иную морфологию. Этим ча-
стицам свойственна ярко выраженная пластин-
чатая форма, их размеры составляют 10–50 мкм в
плоскости и 2–10 мкм по толщине (рис. 4).

Различие в микроструктурных характеристи-
ках и свойствах механохимически полученных
твердого раствора алюминия в меди (исходная
смесь Cu–10 мас. % Al) и интерметаллида Cu9Al4
(исходная смесь Cu–20 мас. % Al) предопределяет
различные возможности их использования. Так,
высокая дисперсность наноструктурированного
интерметаллида (рис. 3, табл. 4) делает его пер-
спективным в качестве дисперсно-упрочняющей
добавки для пластичных металлов и сплавов, в то
время как слоистый порошок твердого раствора
алюминия в меди (рис. 4) может быть использо-
ван для получения изделий и покрытий различ-
ными методами спекания.

Из данных РЭМ (рис. 5) и оптической микро-
скопии (рис. 6) следует, что сплав, полученный
электроискровым спеканием твердого раствора
Cu(Al), имеет малую остаточную пористость.

Оценка пористости из оптических микрофо-
тографий дает величину менее 0.5%. Узкие чер-
ные полоски на рис. 6 (ширина менее 1 мкм,
длина 4–5 мкм) представляют собой поры меж-
ду отдельными частицами-агломератами. Поры
в объеме частиц-агломератов отсутствуют.

Твердость спеченного сплава составила 290 ±
± 30 HV. При выбранной нагрузке размеры отпе-

чатков, полученных при индентировании светлых
и темных областей в микроструктуре, различимых
на РЭМ-изображениях, близки, что свидетель-
ствует о влиянии на результат измерения слоев ма-
териала, находящихся непосредственно под сло-
ем, наблюдаемым на металлографическом шлифе.
Соответственно, полученное значение твердости
характеризует композиционную структуру сплава.

Оценка предела текучести материала из дан-
ных твердости может быть проведена по формуле

Таблица 4. Фазовый состав и параметры микроструктуры продукта МХС в системе Cu–20 мас. % Al, длитель-
ность механической активации 20 мин

№ п/п Фаза Пространственная группа a, нм V, нм3 Концентрация, мас. % L, нм ε, %

1 Cu9Al4 P-43m 0.8735 0.6665 100 ~3 0.03

Таблица 3. Фазовый состав и параметры микроструктуры продуктов МХС в системе Cu–20 мас. % Al, длитель-
ность механической активации 4 мин

№ п/п Фаза Пространственная 
группа a, нм c, нм V, нм3 Концентрация, 

мас. % L, нм ε, %

1 Cu Fm-3m 0.3610 0.0473 2.3 ~15 0.43

2 Cu9Al4 P-43m 0.8714 0.6617 84.7 10 0.52

3 Cu(Al) Fm-3m 0.3650 0.0486 11.4 ~10 0.43

4 CuAl2 I4/mcm 0.6060 0.479 0.1762 1.6 – –

Рис. 4. РЭМ-изображение продукта МХС в системе
Cu–10 мас. % Al, длительность механической актива-
ции 20 мин.

30 мкм
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Табора [36]: σy = H/3 = 1000 ± 100 МПа (с учетом
погрешности измерения твердости).

Данное значение предела текучести близко к
значению предела текучести сплавов на основе
меди, содержащих бериллий, после холодной де-
формации и старения [37], а также к значению
предела текучести металлокерамических компо-
зитов TiC–Cu [38].

ВЫВОДЫ
1. Механохимически синтезирован монофаз-

ный интерметаллид Cu9Al4 с размерами кристал-
литов ~3 нм и низким уровнем микронапряже-
ний (~0.03%).

2. Частицы механохимически синтезирован-
ного интерметаллида Cu9Al4 имеют бимодальное

распределение по размерам в диапазонах 0.2–0.4
и 2–4 мкм.

3. Электроискровое спекание порошкового
сплава, представляющего собой твердый раствор
Cu(Al), при 700°С в течение 1 мин позволяет полу-
чить консолидированный материал с малой оста-
точной пористостью (менее 0.5%) и высокой твер-
достью (290 HV).

Работа выполнена при финансовой поддержке
проектов РФФИ № 20-53-00037 и БРФФИ
№ Т20Р-037.
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Методами рентгеноструктурного анализа и просвечивающей электронной микроскопии, а также
энергодисперсионного анализа химического состава исследованы фазовый и элементный состав,
микроструктура поверхностных слоев сплава Ti–6Al–4V, полученного аддитивным методом 3D-пе-
чати и подвергнутого ультразвуковой электроимпульсной ударной обработке (ультразвуковой обра-
ботке с током – УЗОТ). Материалом ударного бойка была сталь. Обнаружено, что в процессе УЗОТ
происходит микролегирование железом поверхностного слоя глубиной до 5 мкм, концентрация же-
леза достигает 22 ат. %. В процессе УЗОТ в поверхностном слое глубиной до 2 мкм образуется нано-
кристаллическая многофазная структура, состоящая из оксидов титана и железа, метастабильной
фазы Ti4Fe и α"-Ti, под нанокристаллическим слоем – слой с крупнокристаллической метастабиль-
ной фазой Ti4Fe и аморфной фазой. На глубине более 4 мкм образуется фаза Ti4Fe с субмикрокри-
сталлической структурой, на глубине от 5 до 10 мкм – субмикрокристаллическая структура образо-
вана фазами (α-Ti + β-Ti). Внутри зерен α- и β-Ti расположена нанокристаллическая фаза α"-Ti.
Микротвердость поверхностного слоя по сравнению с микротвердостью необработанного металла
вдали от поверхности возрастает на 0.9–1.1 ГПа.

Ключевые слова: аддитивный метод EBF3, ультразвуковая электроимпульсная ударная обработка,
рентгеноструктурный анализ, просвечивающая электронная микроскопия, энергодисперсионный
анализ элементного состава, фазовый состав, микроструктура, микротвердость
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ВВЕДЕНИЕ
Ультразвуковая обработка (УЗО) поверхности

сплава Ti–6Al–4V является одним из методов по-
вышения коррозионной стойкости [1], износо-
стойкости [2] и усталостной долговечности мате-
риала [3, 4]. В результате УЗО в поверхностном
слое возникает нанокристаллическая структура
как в сплаве Ti–6Al–4V [5], так и в сталях [6]. Мо-
дификация микроструктуры в поверхностных
слоях сопровождается появлением упругих оста-
точных макронапряжений сжатия [7]. УЗО про-
водят с использованием ударника, колеблющего-
ся с ультразвуковой частотой. В качестве разви-
тия метода УЗО было предложено проведение
ультразвукового ударного воздействия в условиях
подключения ударника и образца к источнику
постоянного электрического тока (УЗОТ) [8]. Та-
кая обработка повышает глубину и интенсив-
ность модификации. В процессе УЗОТ в обраба-

тываемый сплав попадает железо из стального
ударника, кислород и азот – из окружающего воз-
духа. В результате при комбинированной УЗО с
током происходит искровое микролегирование
поверхностного слоя обрабатываемого образца. К
сожалению, авторы работы [8] не исследовали
микроструктуру и фазовый состав модифициро-
ванных поверхностных слоев.

В настоящей работе предложено использова-
ние при УЗОТ источника не постоянного тока, а
высокочастотного импульсного тока, изменение
параметров которого позволит управлять процес-
сами искрового микролегирования и модифика-
ции микроструктуры поверхностных слоев.

В последнее время большое внимание уделяет-
ся материалам, полученным аддитивными тех-
нологиями. Среди многообразия методов 3D-
печати особый интерес представляет технология
электронно-лучевого изготовления произволь-

УДК 669.295:539.4.015

СТРУКТУРА,
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ных форм (ЭЛИПФ), достоинством которой явля-
ется высокая производительность прямого полу-
чения достаточно сложных деталей путем плавле-
ния проволоки электронным пучком в вакууме.
Однако для 3D-напечатанных образцов из сплава
Ti–6Al–4V есть проблема наличия анизотропии
свойств ввиду эпитаксиального роста больших
первичных β-зерен и возникающих макрона-
пряжений растяжения [9], приводящих к ухуд-
шению механических свойств. Использование
нового метода УЗОТ для 3D-напечатанных изде-
лий из сплава Ti–6Al–4V может приводить к од-
новременной релаксации макронапряжений,
модификации микроструктуры в поверхностных
слоях за счет пластического деформирования и
микролегирования от ударника. В связи с этим в
настоящей работе поставлена задача исследовать
влияние УЗОТ на микроструктуру, фазовый состав
и микротвердость сплава Ti–6Al–4V, полученного
методом 3D-печати по технологии ЭЛИПФ.

МАТЕРИАЛЫ 
И МЕТОДЫ ИССЛЕДОВАНИЯ

Заготовки из сплава Ti–6Al–4V были получе-
ны на установке 6Е400 (ООО “НПК ТЭТА”) ад-
дитивным методом по технологии ЭЛИПФ [9].
Размеры 3D-напечатанных заготовок составляли
22 × 30 × 80 мм. В ходе процесса ЭЛИПФ исполь-
зовали проволоку диаметром 1.6 мм, ее плавление
осуществляли в вакууме 1.3 × 10–3 Па пушкой с
плазменным катодом при ускоряющем напряже-
нии 30 кВ и токе пучка 20 мА. Подачу проволоки
осуществляли со скоростью 2 м/мин под углом
35° к поверхности подложки. Стратегия печати вы-
полнялась по траектории меандра с зеркальным
наплавлением слоев. Химический состав исходной
проволоки соответствовал стандарту ASTM B348.

Ультразвуковую ударную обработку с высокоча-
стотным током проводили с помощью комплекса
оборудования: генератор ИЛ4 (ООО “ИНЛАБ-
УЛЬТРАЗВУК” г. С.-Петербург), преобразую-
щий электрическую энергию ультразвукового ге-
нератора в ультразвуковые колебания с частотой
25 кГц и мощностью 630 Вт; импульсный инвер-
тор тока (ИИТ) с длительностью импульса тока –
50 мкс, частотой – 600 Гц, амплитудой напряжения,
прикладываемого к обрабатываемому изделию –
50 В, максимальной амплитудой генерируемого
тока – 1500 А. Для того, чтобы объединить элек-
троискровой процесс с УЗО, образец и ударный
шар были подключены к ИИТ во время обработ-
ки. Ударник был изготовлен из стали ШХ15.

Микроструктуру образцов изучали с помощью
электронного микроскопа JEM 2100 в режиме как
ПРЭМ (просвечивающей растровой электронной
микроскопии), так и ПЭМ (просвечивающей элек-
тронной микроскопии). Для идентификации фаз
использовали темнопольную методику. Элемент-

ный состав сплава определяли энергодисперси-
онным методом.

Рентгеноструктурный анализ (РСА) фазового
состава проводили с использованием съемки в
Cо Kα-излучении по симметричной геометрии
Брэгга–Брентано [10] на рентгеновском дифрак-
тометре ДРОН-7. Объемную долю фаз β-Ti и α"-Ti
оценивали методом РСА с погрешностью 3 об. %.

Микротвердость по Виккерсу измеряли с ис-
пользованием твердомера ПМТ-3 при нагрузке
0.4905 Н.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ
В исходном состоянии 3D-напечатанных об-

разцов из сплава Ti–6Al–4V основной фазой яв-
ляется фаза α-Ti, вторыми фазами – β-Ti и α"-Ti.
Это видно на дифрактограмме образца до обра-
ботки УЗОТ (рис. 1а). В данном образце объем-
ная доля фазы β-Ti составляет 4 об. %, фазы
α"-Ti – 10 об. %. Параметры решетки α-Ti а и с и их
отношение c/a имеют значения: a = 0.29248 нм,
с = 0.46944 нм, c/a = 1.6. Микроструктура пред-
ставлена наследственными β-зернами [11], внут-
ри которых имеется пластинчатая структура α-фа-
зы с двухфазными прослойками (β + α") по гра-
ницам пластин (рис. 2). Локальная концентрация
элементов алюминия и ванадия при средних зна-
чениях в сплаве Ti–6A–4V, соответственно, 9.8  и
3.5 ат. %, в теле α-пластин составляет 9.8 и
1.7 ат. % и в зернограничных прослойках – 4.9
и 13 ат. % [11].

После УЗОТ микроструктура поверхностных
слоев изменяется. На рис. 3, полученном в режи-
ме ПРЭМ, видно, что микроструктура является
градиентной, изменяющейся с удалением от по-
верхности.

Можно выделить несколько слоев, различаю-
щихся размером фаз. На глубине до 2 мкм (1 слой)
наблюдаются дисперсные фазы, на глубине от 2
до 4 мкм (2 слой) – основная фаза с размером зер-
на более 6 мкм и дисперсными вторыми фазами,
и наконец, на глубине более 4 мкм (3 слой) –дис-
персные фазы. Границы между 1 и 2 слоями и
между 2 и 3 слоями четкие и приблизительно па-
раллельны поверхности обработки.

Распределение элементов (Ti, O, Fe, Al, V) с
удалением от поверхности УЗОТ представлено на
рис. 4. Концентрация Fe имеет максимальное
значение на глубине до 2 мкм от поверхности и
составляет ≈22 ат. %. На глубине от 2 до 5 мкм
концентрация железа уменьшается и становится
равной ≈15 ат. %, а на глубине более 5 мкм – ме-
нее 1 ат. %. Помимо железа, в поверхностном
слое глубиной до 5–6 мкм обнаружен также кис-
лород. Максимальная его концентрация до 27 ат. %
отмечается на самой поверхности, и значение
≈3 ат. % – на глубине до 6 мкм.
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Методом ПЭМ показано, что самый поверх-
ностный слой (слой 1 на рис. 3) имеет нанокри-
сталлическую структуру (рис. 5). Микродифракци-
онная картина на рис. 5б получена с использовани-
ем селекторной диафрагмы, диаметр которой на
светлопольном изображении составляет 1.4 мкм. О
том, что структура является нанокристаллической
свидетельствуют кольцевой характер микроди-

фракционной картины (рис. 5б) и темнопольные
изображения в рефлексах фаз TiO2 (брукит) с меж-
плоскостным расстоянием d, равным 0.269 нм
(рис. 5в), оксидов титана TiO2 (брукит и шрилан-
кит) c d = 0.211 нм (рис. 5г), α"-Ti и фазы Ti4Fe с
d = 0.226 нм (рис. 5д).

2-й слой образован фазой Ti4Fe с равномерно
распределенными частицами размером около 5 нм

Рис. 1. Участки дифрактограмм образца сплава Ti–6Al–4V, полученного аддитивным методом ЭЛИПФ, в исходном
состоянии (а) и после УЗОТ (б) в интервале углов дифракции 20–100 град. Участок дифрактограммы образца после
УЗОТ в интервале углов дифракции 35–65 град (в).
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(рис. 6). На микродифракционной картине, полу-
ченной при использовании селекторной диафраг-
мы диаметром 1.4 мкм на светлопольном изобра-
жении, присутствуют сильные рефлексы, принад-
лежащие плоскости обратной решетки (130) фазы
Ti4Fe с ОЦК-структурой (рис. 6б), и два диффуз-
ных кольца, характерные для аморфного состоя-
ния. Предположительно, наноразмерные частицы
имеют аморфную структуру.

В 3-м слое, расположенном на расстоянии бо-
лее 4 мкм от поверхности, основная фаза имеет
размеры зерен менее 1 мкм и относится к субмик-
рокристаллической (рис. 7а). Фазовый состав в
данном слое изменяется с увеличением расстоя-
ния от поверхности.

На глубине от 4 до 5 мкм от поверхности ос-
новной фазой является фаза Ti4Fe, так как все
сильные рефлексы на микродифракционной кар-
тине принадлежат этой фазе (рис. 7б). Вторыми
фазами являются α"-Ti и TiO2 (брукит). Наличие

фаз α"-Ti и TiO2 (брукит) подтверждается темно-
польными изображениями, полученными в ре-
флексах этих фаз (рис. 7б–7г).

Фаза α"-Ti является нанокристаллической.
Это хорошо видно на темнопольном изображе-
нии (рис. 7в), полученном в одиночном рефлексе
010 этой фазы. Как уже отмечалось выше, кон-
центрация железа в этом слое составляет 15 ат. %.

В 3 слое на глубине более 5 мкм от поверхно-
сти, где содержание железа не превышает 1 ат. %,
формируется субмикрокристаллическая структу-
ра, образованная фазами (α-Ti + β-Ti) (рис. 8). На
темнопольных изображениях на рис. 8в–8г, полу-
ченных в сильных рефлексах α- и β-фаз, внутри
зерен указанных фаз наблюдается также нано-
кристаллическая фаза. Поскольку рефлексы 002
α"-фазы и 101α- и 011 β-фазы имеют близкие зна-
чения межплоскостных расстояний, можно пред-
положить, что нанокристаллические частицы при-
надлежат α"-фазе. Темнопольное изображение на

Рис. 3. Электронно-микроскопическое изображение
микроструктуры вблизи поверхности в режиме ПРЭМ
в сплаве после УЗОТ.

3 мкм
3 слой

2 слой

1 слойНаправление
УЗОТ-
обработки

Рис. 4. Распределение химических элементов (Ti, Fe,
Al, V, O) в зависимости от расстояния от поверхности
обработки.
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Рис. 5. Электронно-микроскопические изображения микроструктуры 1 слоя в образце после обработки УЗОТ. Свет-
лое поле (а), микродифракционная картина (б), темные поля, полученные в рефлексах следующих фаз: 130 TiO2 бру-
кит (br) (в), 121 TiO2 шриланкит (sr) и 221 TiO2 брукит (br) с одинаковым межплоскостным расстоянием, равным
0.212 нм (г), 101 Ti4Fe и 002α" (д).
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рис. 8д, полученное в рефлексе 110 α"-фазы, одно-
значно доказывает, что нанокристаллические ча-
стицы являются α"-фазой.

Изменение фазового состава в поверхностном
слое в результате УЗОТ было обнаружено также и
методом РСА (рис. 1б). Появляются пики, на-
блюдаемые при углах дифракции 2θ = 25.8 град и
33.1 град и принадлежащие пикам 220 (d = 0.4 нм)
и 031 (d = 0.314 нм) оксида железа Fe2O3 с моно-
клинной структурой. Пик, наблюдаемый вблизи
угла дифракции 2θ = 47.5 град, до обработки при-
надлежащий пику 101 фазы α-Ti, становится
асимметричным, и его полуширина увеличивает-
ся от 0.3 град в состоянии до УЗОТ до 3.5 град в
состоянии после УЗОТ. После развертки участка
дифрактограммы вблизи данного угла дифракции
(рис. 1в) становится очевидным, что данный пик

представляет собой суперпозицию пиков разных
фаз (табл. 1), а именно, оксидов титана и железа,
фаз α-Ti, β-Ti и Ti4Fe с ОЦК-структурой.

Фаза Ti4Fe представляет собой твердый рас-
твор железа в β-Ti. По пику 011 этой фазы можно
оценить параметр решетки. Он равен 0.32 нм. Ес-
ли считать, что в твердом растворе на основе β-Ti
находятся только атомы железа, то значение кон-
центрации железа, оцененное с использованием
правила Вегарда при параметре решетки, равном
0.32 нм, составляет 25 ат. %.

Это оценочное значение концентрации железа
близко к значению, определенному энергодис-
персионным методом в режиме ПРЭМ. В равно-
весных условиях при температуре 590°С, соглас-
но диаграмме состояния Ti–Fe, происходит эв-
тектоидный распад этой фазы на α-Ti и

Рис. 6. Электронно-микроскопическое изображение микроструктуры в слое на глубине более 2 мкм от поверхности:
светлое поле (а), микродифракционная картина (б). Диффузные кольца указаны черточками, первое кольцо имеет ра-
диус, меньший, чем r002 фазы Ti4Fe, второе – меньший, чем  этой фазы.
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Рис. 7. Электронно-микроскопические изображения микроструктуры в слое 3 на глубине от 4 до 5 мкм. Светлое поле (а),
микродифракционная картина (б), темные поля, полученные в рефлексах следующих фаз: 010 α" (в), 111 α" + 012  TiO2
брукит (br) (г),  Ti4Fe+002 α" + 112  TiO2 брукит(br) (д).
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интерметаллид FeTi. В условиях УЗОТ распад фа-
зы Ti4Fe не произошел. В [12] установлено, что в
высокопрочном титановом сплаве Ti–5Al–5Mo–
5V–3Cr расслоение β-твердого раствора по кон-
центрации легирующих элементов и фазообразо-
вание зависят от скорости закалки и от темпера-
туры нагрева под закалку. Вероятно, распад фазы
Ti4Fe не произошел при УЗОТ из-за высокой ско-
рости охлаждения. Фазу Ti4Fe в метастабильном
состоянии с параметром решетки, равным 0.318 нм,
также наблюдали в [13].

Наблюдаемое изменение микроструктуры по-
верхностного слоя образца сплава Ti–6Al–4V в
процессе УЗОТ обусловлено циклическим удар-
ным воздействием и локальным плавлением, вы-

званным электроискровым воздействием [8]. До
того момента, как возникает электрическая искра
между образцом и ударником, ударное воздей-
ствие приводит к образованию субмикрокристал-
лической структуры в (α + β) фазах и образованию
α"-фазы внутри α- и β-фаз (3-й слой на рис. 3). По-
сле возникновения электрической искры проис-
ходит оплавление поверхности образца и ударни-
ка. В результате этого железо попадает в расплав-
ленный слой титанового сплава.

При охлаждении из расплава образуется фаза
Ti4Fe с размером зерна более 6 мкм и с содержа-
нием железа до 22 ат. % (2-слой). Диффузионным
путем железо попадает также и в нижележащий
слой с субмикрокристаллической структурой

Рис. 8. Электронно-микроскопические изображения микроструктуры в 3 слое на глубине более 5 мкм от поверхно-
сти. Светлое поле (а), микродифракционная картина (б), темные поля, полученные в рефлексах следующих фаз:
101α + 002 α" (в), 011β + 002 α" (г), 110 α" (д).
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Таблица 1. Углы дифракции (2θ) и межплоскостные расстояния (d) фаз

№ пика (рис. 1в) 2θ, град d, нм Фазы

1 43.26 0.243 201TiO2 (брукит) + 311Fe3O4

2 45.80 0.229 011β
3 46.53 0.226 011 Ti4Fe
4 47.24 0.223 101α
5 48.13 0.219 012 Fe2Ti3O9

6 49.66 0.213 112Fe2Ti3O9

7 51.94 0.204 212Ti3O9 + 400 Fe3O4
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(3 слой), что также приводит к образованию фазы
Ti4Fe. Образование частиц с аморфной структу-
рой во 2-м слое обусловлено тем, что произошло
легирование железом. В рамках модели ассоции-
рованного раствора в [14] прогнозируется, что в
сплавах системы Fe–Ti аморфизация возможна в
концентрационном интервале XFe = 0.23–0.81.
Экспериментально аморфизацию в системе Fe–
Ti в пределах указанного концентрационного ин-
тервала наблюдали в [15]. Аморфная фаза в по-
верхностном слое сплава Ti–6Al–4V, обработан-
ного стальным бойком, была обнаружена в [16]
даже после ультразвуковой ударной обработки
без тока. И, наконец, нанокристаллический ок-
сидный слой (1-й слой на рис. 3) образовался в
процессе охлаждения обработанной поверхности
из-за высокой активности титана и железа к кис-
лороду. Образование оксида титана TiO2 на по-
верхности сплава Ti–6Al–4V также наблюдали ав-
торы настоящей работы при УЗО без тока. Оксиды
титана TiO2 и алюминия также образуются на по-
верхности электроспеченного титан-алюминиево-
го сплава [17].

Модификация микроструктуры поверхност-
ных слоев образца сплава в результате УЗОТ со-
провождается увеличением микротвердости. На
рис. 9 представлено распределение микротвердо-
сти в поперечном сечении образца, обе поверхно-
сти которого подвергли УЗОТ. Видно, что вблизи
обработанных поверхностей микротвердость уве-
личивается на 0.9–1.1 ГПа.

Увеличение микротвердости поверхностного
слоя обусловлено дисперсионным упрочнением
за счет образования нанокристаллических оксид-
ных фаз и фазы α"-Ti и твердорастворным упроч-
нением в фазе Ti4Fe, представляющей собой твер-
дый раствор железа в β-Ti. Микротвердость ста-

новится близкой к значениям, характерным для
псевдо-β сплава (6.6 ГПа [18]).

ВЫВОДЫ
1. В процессе УЗОТ 3D-напечатанного образ-

ца сплава Ti–6Al–4V происходит интенсивная
деформация поверхностного слоя, его расплавле-
ние, образование оксидного слоя на поверхно-
сти, а также микролегирование поверхностного
слоя глубиной до 5 мкм железом с концентрацией
до 22 ат. %.

2. В результате УЗОТ в поверхностном слое
возникает градиентная микроструктура. На глу-
бине до 2 мкм от поверхности образуется нано-
кристаллическая структура следующего фазового
состава: оксиды титана и железа, метастабильная
фаза Ti4Fe и α"-Ti. Под слоем с нанокристалличе-
ской структурой на глубине до 4 мкм образуется
слой с метастабильной фазой Ti4Fe с размером зер-
на более 6 мкм и наночастицами аморфной фазы.
На глубине более 5 мкм образуется субмикрокри-
сталлическая структура, образованная фазами
Ti4Fe и (α-Ti + β-Ti) с нанокристаллическими ча-
стицами фазы α"-Ti внутри зерен фаз α-Ti и β-Ti.

3. В результате УЗОТ микротвердость поверх-
ностного слоя по Виккерсу по сравнению с мик-
ротвердостью основного металла вдали от по-
верхности возрастает на 0.9–1.1 ГПа.

Работа выполнена в рамках государственного
задания ИФПМ СО РАН, тема номер FWRW-
2021-0010.
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Методами рентгеноструктурного анализа и мессбауэровской спектроскопии проведены сравни-
тельные исследования композитов железо–75фуллерит и железо–75графит, полученных методом
механосинтеза. Показано, что форма углерода и ее деформационная стабильность определяют ки-
нетику формирования фазового состава композитов. При разупорядочении кристаллической
структуры фуллерита и последующей деструкции молекул фуллеренов порошки железо–75фулле-
рит характеризуются фазовым составом аналогичным составу железо–75графит: аморфный угле-
род, Fe3C, Fe7C3 и П-фаза.
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1. ВВЕДЕНИЕ
Железо и сплавы на его основе являются ши-

роко используемыми конструкционными мате-
риалами. Исследованию процессов механосинте-
за (МС) системы железо-графит посвящено боль-
шое число работ, результаты которых обобщены,
например, авторами [1].

При разработке современных наноструктури-
рованных композиционных материалов пред-
ставляет интерес замена графита наноструктур-
ными формами углерода – фуллеренами, нано-
трубками, наноалмазами, графеном [2, 3]. С
практической точки зрения механокомпозиты с
фуллеритами обладают более высокими проч-
ностными характеристиками по сравнению с
композитами с графитом [4, 5]. Использование
аморфного фуллерита, полученного методом
механоактивации, позволяет расширить темпе-
ратурные интервалы спекания и эксплуатации
композитов [6]. Кроме того, предлагается ис-
пользование фуллеренов в качестве вещества,
препятствующего рекристаллизации нанофраг-
ментированных металлов и сплавов [7], что ре-
шает проблему их термодинамической стабиль-
ности.

Представляет интерес исследование влияния
исходного количественного содержания фулле-
рита на структуру и фазовый состав получаемых
механокомпозитов. Сам по себе вопрос кажется
очевидным, однако на сегодняшний день недо-
статочно освещен в литературе.

Результаты исследований механосинтезиро-
ванных композитов железо-фуллерит с атомным
отношением исходных компонентов 90 : 10, 75 :
25 и 25 : 75 представлены нами в работах [8–10].
Показано, что при деструкции фуллеренов в за-
висимости от исходного содержания фуллерита и
условий синтеза могут формироваться аморфная
фаза Am(Fe–C), цементит Fe3C, карбид Экстрё-
ма–Адкокка Fe7C3 и парамагнитная П-фаза
[9, 10]. Образование последней наблюдается при
содержании 75 ат. % фуллерита, а также при МС
порошков в толуоле. Для идентифицирования П-
фазы требуются дополнительные исследования.
В литературе имеются единичные данные об об-
наруженных методом Мессбауэровской спектро-
скопии атомных конфигурациях в низкополевой
области распределения P(H) с параметрами δ =
= 0.37 мм/с и Δ = 0.98 мм/с. По-видимому, значе-
ния последних зависят от условий синтеза. В ра-
ботах, посвященных исследованию МС железа с
высоким содержанием графита, практически не
обсуждается природа парамагнитного дублета.

Необходимы дальнейшие исследования процес-
сов фазообразования при МС железа с высоким со-
держанием фуллерита и графита (более 50 ат. %) в
одинаковых экспериментальных условиях. В том
числе выявление условий формирования П-фа-
зы, а также высокоуглеродистого карбида Экс-
трeма–Адкокка Fe7C3. В настоящее время в лите-
ратуре такие исследования отсутствуют.
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Целью настоящей работы является изучение
закономерностей формирования структуры и фа-
зового состава композитов железо–фуллерит и их
сравнение с композитами системы железо–гра-
фит при исходном содержании углерода 75 ат. % и
одинаковых условиях МС.

2. МАТЕРИАЛЫ
И МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА

В качестве исходных материалов для проведе-
ния МС использовались порошки железа (99.7%),
графита (измельченные графитовые стержни мар-
ки ОСЧ 7-2) и фуллерита С60/70 (С60 – 82.2 вес. %,
С70 – 14.1 вес. %). Смесь С60/70 получена в НЦ
МФМ УдмФИЦ УрО РАН методом электродуго-
вого испарения графитовых стержней с последу-
ющей экстракцией фуллеренов из фуллеренсо-
держащей сажи кипящим толуолом в приборе
Сокслет и дальнейшей кристаллизацией фулле-
рита из раствора в ротационном испарителе.

Механосинтез порошков состава Fe–75 ат. %
C60/70 и Fe–75 ат. % Cg осуществляли в шаровой
планетарной мельнице АГО-2С в инертной среде
аргона (PAr = 0.1 МПа). Далее для полученных образ-
цов будем использовать обозначение Fe–75C60/70 и
Fe–75Cg соответственно. Механическую обра-
ботку проводили в сосудах из стали 40Х13 с шара-
ми диаметром 8 мм из шарикоподшипниковой

стали ШХ15. Скорость вращения платформы со-
ставляла 1090 об./мин, длительность МС – от 0.5
до 8 ч. Использовали последовательную схему по-
лучения образцов. После определенного времени
механической обработки для анализа отбирали
некоторое количество порошка, затем оставшая-
ся часть подвергалась дальнейшему МС.

Рентгеновские дифрактограммы порошков
получены на дифрактометре Bruker D8 Advance
(Cu Kα-излучение). Структуру и фазовый состав
порошков анализировали с помощью пакета про-
грамм MISA). Мессбауэровские измерения выпол-
нены на спектрометре SM2201 DR в режиме посто-
янных ускорений с источником γ-квантов 57Со в
матрице Rh при комнатной температуре. Функции
распределения Р(Н) сверхтонких магнитных полей
восстановлены из спектров с использованием
обобщенного алгоритма [11]. Математическая об-
работка спектров в дискретном представлении
проведена методом наименьших квадратов по ал-
горитму Левенберга–Марквардта. Термомагнит-
ные измерения проводили на установке по изме-
рению динамической магнитной восприимчиво-
сти с амплитудой переменного магнитного поля
0.8 Э и частотой 120 Гц в инертной атмосфере Ar
со скоростью нагрева 30 град/мин в температур-
ном интервале 6–800°С.

Рис. 1. Рентгеновские дифрактограммы образца Fe–
75С60/70 после различных времен МС (* – подложка).
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Рис. 2. Рентгеновские дифрактограммы образца Fe–
75Сg после различных времен МС (* – подложка).
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3. РЕЗУЛЬТАТЫ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ
На рис. 1, 2 представлены дифрактограммы, ил-

люстрирующие изменение фазового состава образ-
цов Fe–75С60/70 и Fe–75Cg с увеличением длитель-
ности МС. Из их сравнения видно, что для обеих
систем характерно формирование карбидов. При
этом в зависимости от используемой формы угле-
рода кинетика протекания твердофазных реакций
различна.

Дифрактограммы образца с фуллеритом Fe–
75С60/70 (рис. 1) до 4 ч МС характеризуются при-
сутствием уширенных рефлексов α-Fe. При этом
линии карбидов имеют существенно меньшую
интенсивность (практически на уровне фона). Из
сравнения с представленными на рисунке штрих-
дифрактограммами после 1–2.5 ч МС эти линии
соответствуют цементиту Fe3C, а после 3–4 ч раз-
мола – Fe3C и высокоуглеродистому карбиду
Экстрeма–Адкокка Fe7C3. При МС в течение 8 ч
интенсивность рефлексов карбидов увеличивает-
ся, а линии α-Fe на дифрактограмме отсутствуют.

В образце с графитом Fe–75Сg процессы кар-
бидообразования проходят значительно быстрее
(рис. 2). Уже после 1 ч МС дифрактограмма по-
рошка представлена набором уширенных ре-
флексов цементита Fe3C. Из-за уширения линий и
значительного уменьшения их интенсивности, а
также перекрытия линий α-Fe с линиями карбида,
достоверно идентифицировать наличие α-Fe в
данном образце затруднительно. При длительно-
сти размола до 2.5–8 ч основными фазами явля-
ются Fe3C и Fe7C3. Таким образом, сравниваемые
системы после 8 ч МС имеют одинаковый фазо-
вый состав.

Важно отметить, что параметр ОЦК-решетки
железа для обеих систем находится в пределах
2.8665 ± 0.0152 Å, что свидетельствует об отсут-
ствии формирования в образцах пересыщенного
твердого раствора на основе α-Fe.

Размеры кристаллитов α-Fe после 0.5 ч МС до-
стригают 20 нм.

Различия в кинетике карбидообразования для
Fe–75С60/70 и Fe–75Cg наглядно иллюстрируют
временные зависимости содержания фаз (рис. 3).
Представленные соотношения можно рассмат-
ривать лишь как оценочные. При достаточно
широких (как для системы Fe–75Сg после 1–8 ч)
и малоинтенсивных (как для Fe–75С60/70 после
1–4 ч) дифракционных линиях количественный
рентгенофазовый анализ затруднен из-за близкого
положения рефлексов различных карбидов. В меха-
носинтезированных композитах вследствие высо-
кой деформации может присутствовать аморфная
составляющая, выделить которую в данном слу-
чае не представляется возможным. Кроме того,
приведенные на рис. 3 результаты получены без
учета химически несвязанного с железом углерода.

Из рисунка видно, что в образце с фуллеритом ко-
личественное содержание карбидов увеличивается
постепенно и достигает максимального значения
после 8 ч. В случае системы с графитом уже по-
сле 1 ч МС доля карбидов составляет ~90 вес. %.
Уменьшение количественного содержания це-
ментита, наблюдаемое при МС Fe–75Сg более 1 ч,
по-видимому, обусловлено его дестабилизацией
избыточным углеродом [12].

Метод мёссбауэровской спектроскопии, обла-
дает по сравнению с рентгеновской дифракцией
более высоким разрешением и позволяет исследо-
вать изменения, происходящие в механокомпози-
тах, на атомном уровне. Результаты исследований
изменения ближнего атомного порядка α-Fe в об-
разцах Fe–75C60/70 и Fe–75Cg приведены на рис. 4, 5.
В табл. 1 представлены рассчитанные по данным
мёссбауэровского эксперимента относительные
атомные доли железосодержащих фаз в порош-
ках в зависимости от длительности МС.

В мёссбауэровских спектрах Fe–75С60/70 (рис. 4)
уже после 0.5 ч МС наряду с компонентой от α-Fe
(H = 330 кЭ) присутствует парамагнитный дублет
с изомерным сдвигом относительно α-Fe при
комнатной температуре δ = 0.37 мм/с и квадру-
польным расщеплением Δ = 0.98 мм/с. Указан-
ные параметры сверхтонкого взаимодействия од-
ного порядка с полученными ранее δ = 0.34 мм/с
и Δ = 0.98 мм/с для парамагнитной фазы при МС

Рис. 3. Количественный фазовый анализ образцов
Fe–75С60/70 (а) и Fe–75Cg (б) после различных вре-
мен МС.
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железо–25 ат. % фуллерит–толуол [9]. Аналогич-
но работе [9], обозначим соответствующую дан-
ной компоненте фазу П-фаза.

Интенсивность парамагнитной компоненты
увеличивается с увеличением длительности МС.

Согласно количественной оценке после 8 ч доля
атомов железа в этой фазе составляет 28 ат. % (см.
табл. 1).

После 4 ч МС в спектре отчетливо проявляет-
ся компонента с параметрами Н = 203 кЭ и δ =

Рис. 4. Мёссбауэровские спектры и функции распределения сверхтонких магнитных полей образца Fe–75С60/70 после
различных времен МС.
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= 0.19 мм/с, которые удовлетворительно согласу-
ются с литературными данными для цементита
[13]. Широкие линии в цементитной составляю-
щей спектра (Г1.6 = 0.53 мм/с) обусловлены его
искаженной структурой в результате механиче-
ского воздействия. При дальнейшем МС до 8 ч в
функции Р(Н) помимо увеличенной по интен-
сивности компоненты цементита проявляются
компоненты с Н < 203 кЭ, не имеющие к нему от-
ношения. Математическая обработка в дискрет-
ном представлении позволила выделить три со-
ставляющие с Н = 207 кЭ, H = 168 кЭ, Н = 103 кЭ,
которые согласуются с литературными данными
для карбида Экстрёма–Адкокка Fe7C3 [14]. По-
скольку наиболее интенсивные компоненты для
карбидов Fe7C3 и Fe3C имеют близкие значения
Н, то разделить вклады каждого из карбидов за-
труднительно. В табл. 1 приведена суммарная до-
ля атомов Fe в Fe3C и Fe7C3. Доля свободного же-
леза в процессе синтеза уменьшается до 44 ат. %
после 4 ч МС, а после 8 ч – α-Fe в образце отсут-
ствует в пределах погрешности измерения.

В мёссбауэровских спектрах порошков с гра-
фитом Fe–75Cg (рис. 5) в области полей от 0 до
100 кЭ также как в Fe–75C60/70 присутствует па-
рамагнитная компонента (δ = 0.29 мм/с и Δ =
= 1.02 мм/с). Доля атомов железа в данной фазе
увеличивается от 6 ат. % после 0.5 ч до ~30 ат. %
после 4–8 ч МС (см. табл. 1). При этом в отличие
от образца с фуллеритом компонента цементита
Fe3C (Н = 206 кЭ, δ = 0.19 мм/с) обнаруживается
уже после 0.5 ч. МС. После 1 ч МС общая доля
атомов Fe в карбидных фазах Fe3C и Fe7C3 прак-
тически в 10 раз выше таковой для Fe–75C60/70 и
составляет 65 ат. %. Количественное соотноше-
ние П-фазы и карбидов Fe3C + Fe7C3 в сравнива-
емых системах Fe–75С60/70 и Fe–75Cg после 8 ч
МС в пределах погрешности измерения одинаково.

Наблюдаемые различия фазового состава по-
рошков Fe–75C60/70 и Fe–75Cg при одинаковых
временах МС в интервале 0.5–4 ч объясняются
разной деформационной стабильностью фулле-
рита С60/70 и графита [15]. Рассмотрим дифракто-
граммы порошков Fe–75C60/70 и Fe–75Сg в мало-
угловой области 2θ, характерной для фуллерита и
графита (см. рис. 1, 2). Кристаллическая структу-
ра фуллерита более устойчива к деформацион-
ным воздействиям. В то время как в образце Fe–
75Сg рефлексы графита исчезают уже после 0.5 ч.
МС (см. рис. 2), на дифрактограммах Fe–75C60/70
присутствуют сильно уширенные линии фулле-
рита (см. рис. 1). Соответственно в системе Fe–
75Сg протекает твердофазная реакция с формиро-
ванием Fe3C и П-фазы, а в порошках Fe–75C60/70
образуется лишь 5 ат. % П-фазы. При дальней-
шем размоле в течение 1–4 ч происходит разупо-
рядочение кристаллической структуры С60/70 с об-

разованием аморфной фуллеритоподобной фазы.
О последнем свидетельствует наличие аморфного
гало в области наиболее интенсивных рефлексов
фуллеритов. Как было показано в работе [15],
аморфная фуллеритоподобная фаза характеризу-
ется отсутствием дальнего порядка, при этом
ближнее упорядочение подобно структуре фулле-
рита. Частичная деструкция фуллеренов на дан-
ном этапе МС обеспечивает формирование кар-
бидов Fe3C и Fe7C3, а также увеличение содержа-
ния П-фазы. После 8 ч МС на дифрактограммах
для Fe–75C60/70 так же как для порошков Fe–75Сg
какие-либо рефлексы углерода отсутствуют, не-
смотря на его значительное исходное содержание
75 ат. %. Последнее может объясняться аморф-
ным состоянием углерода и его меньшим атомным
фактором рассеяния по сравнению с железом. Де-
тальную информацию о структурном состоянии
углерода в механосинтезированных композитах
Fe–75C60/70 и Fe–75Cg можно получить методами
Рамановской и рентгеновской фотоэлектронной
спектроскопии. Результаты исследований будут
рассмотрены в отдельной работе. После деструк-
ции фуллеренов сравниваемые системы имеют
одинаковый фазовый состав.

Проведенные исследования показали, что при
МС Fe–75C60/70 и Fe–75Cg независимо от алло-
тропной модификации углерода наблюдается
формирование парамагнитной фазы. Ее присут-
ствие в образцах удается зафиксировать лишь ме-
тодом мёссбауэровской спектроскопии. Никаких
дополнительных рефлексов кроме Fe3C и Fe7C3
на дифрактограммах не обнаруживается. Иденти-
фицировать П-фазу на основе имеющихся литера-
турных данных затруднительно. Это связано с тем,
что в работах отсутствуют значения параметров
сверхтонкого взаимодействия (H, δ и Δ), либо они
отличаются от полученных в данной работе. Не
всегда кроме мёссбауэровских спектров приводят-
ся соответствующие им распределения P(H), что
также затрудняет сравнение.

Известно, что широкое распределение функ-
ции сверхтонких магнитных полей в области 0–
300 кЭ свидетельствует о наличии большого ко-
личества неэквивалентных локальных конфигура-
ций атомов железа и обычно является характерным

Таблица 1. Относительное содержание атомов Fe в
фазах (ат. %) для образцов Fe–75С60/70/Fe–75Cg в за-
висимости от длительности МС (ошибка ± 1 ат. %)

tMC, ч α-Fe П-фаза Fe3C + Fe7C3

0.5 95/52 5/6 0/42
1 80/14 13/21 7/65
4 44/0 23/31 33/69
8 0/0 28/29 72/71
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для аморфных или разупорядоченных структур. В
работе [12] распределение в функции P(H) на на-
чальной стадии механосплавления железа с гра-
фитом в атомном отношении 68 : 32, похожее на
то, что зафиксировано в настоящей работе, объ-
яснялось возможным формированием метаста-

бильного FeC. Детальный анализ в работе не при-
водится. С другой стороны, парамагнитный дуб-
лет на мёссбауэровских спектрах может быть
обусловлен формированием разупорядоченного
мелкодисперсного карбида [16], парамагнитных
карбидов железа Fe1 – xCx, пересыщенных углеро-

Рис. 5. Мёссбауэровские спектры и функции распределения сверхтонких магнитных полей образца Fe–75Сg после
различных времен МС.
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дом [17, 18]. В работе [19] отмечается, что при на-
личии гомогенной аморфной фазы Am(Fe–C) с
высокой концентрацией углерода (40 ат. %) в
мессбауэровском спектре должен отчетливо об-
наруживаться парамагнитный дублет.

Дополнительную информацию о составе по-
рошков можно получить путем исследований их
магнитных свойств. При переходе ферромагнит-
ных фаз через точку Кюри (ТC) на кривых темпера-
турной зависимости магнитной восприимчивости
χ(Т) появляются максимумы или перегибы, по
температуре которых можно судить о составе фаз.

На рис. 6 представлены результаты исследо-
вания зависимости относительной магнитной
восприимчивости от температуры для образца
Fe–75С60/70 после 8 ч МС. Кривые χ(Т) сняты при
нагреве до 800°С и при охлаждении от этой тем-
пературы (показаны стрелками вдоль кривых).
На прямом ходу на кривой χ(Т) обнаруживается
два существенных эффекта.

Перегиб при температуре 219°С (показан вер-
тикальной штриховой линией) соответствует пе-
реходу цементита Fe3C в парамагнитное состоя-
ние [20]. Температура Кюри карбида Экстрёма–
Адкокка Fe7C3 лежит, согласно [14], в области
236–252°С (509–525 К), которая выделена на ри-
сунке двумя вертикальными штриховыми линия-
ми. Указанный интервал накладывается на уча-
сток кривой магнитной восприимчивости, при
котором наблюдается значительный спад. Отсут-
ствие перегиба, соответствующего Fe7C3, в дан-
ном случае можно объяснить меньшим его коли-
чественным содержанием в образце по сравне-
нию с цементитом Fe3C.

Пологий максимум, наблюдаемый на кривой
χ(Т) при нагреве в интервале температур ~300–
550°С можно объяснить, опираясь на результаты
работы [21]. Авторы исследовали фазовый состав
сплава (Fe0.866Cr0.127M0.007)75C25, полученного мето-
дом механосинтеза смеси порошков стали 20Х13 и
графита. Повышение магнитной восприимчиво-
сти в области температур 300–450°С они связыва-
ли с образованием ферромагнитного феррита при
кристаллизации аморфной фазы. А ее снижение
при температурах выше 450°С – с формировани-
ем цементита в результате взаимодействия фер-
рита со свободным углеродом. В настоящей рабо-
те подобные превращения могут иметь место в
связи с изменениями П-фазы при нагреве. Исхо-
дя из количественных данных мёссбауэровской
спектроскопии в образце Fe–75С60/70 содержится
∼30% П-фазы, при этом на кривой χ(Т) какие-
либо другие особенности, кроме указанных, от-
сутствуют. Если на основе представленных выше
результатов и литературных данных [16–19] пред-
положить, что П-фаза это разупорядоченные
(или аморфные) мелкодисперсные пересыщен-

ные углеродом карбиды железа Fe1 – xCx, то при
нагреве вполне вероятно будут наблюдаться про-
цессы их упорядочения (или кристаллизации).
Но при температурах выше 300°С карбиды железа
парамагнитны и даже если они образуются, то на
кривой χ(Т) соответствующий вклад отсутствует.
При этом в условиях избыточного содержания
углерода может образоваться некоторое количе-
ство ферромагнитного α-Fe. Последнее с ростом
температуры нагрева будет взаимодействовать с
углеродом с образованием, например, цементи-
та. Отметим также, что наблюдаемый процесс
имеет необратимый характер. Из кривой охла-
ждения (рис. 6а) видно, что после нагрева до
температуры 800°С в образце присутствует α-Fe
(широкая “полка” на кривой χ(Т) в интервале
~250–600°С) и цементит Fe3C. На линейной за-
висимости температуры от времени при нагреве в
интервале температур ~640–680°С обнаружен
максимум (рис. 6б), который может быть связан
с рекристаллизацией образца. Для достоверного
установления соответствия наблюдаемого эф-
фекта предполагаемым процессам необходимо
проведение фазового анализа образца после от-
жигов при различных температурах. Последнее
является предметом отдельных исследований.

Рис. 6. Температурная зависимость относительной
магнитной восприимчивости χ(Т) при нагреве и
охлаждении (а) и зависимость температуры образца
от времени нагрева при измерении χ(Т) (б) для по-
рошков Fe–75С60/70 после 8 ч МС.
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Из сравнения структурно-фазовых превраще-
ний при механосинтезе железа с различным ис-
ходным содержанием фуллерита и графита важно
отметить следующее. Скорость формирования
карбидов для системы железо–графит суще-
ственно выше по сравнению с железо–фуллерит,
что объясняется разной деформационной ста-
бильностью графита и фуллерита. При малом 10–
25 ат. % содержании углерода на начальном этапе
МС наблюдается образование аморфной фазы
Am(Fe–C), которая постепенно насыщается уг-
леродом [10, 12, 20]. После достижения его кон-
центрации 25 ат. % из аморфной фазы Am(Fe–C)
происходит образование цементита. В настоящей
работе при МС железа с высоким 75 ат. % содер-
жанием фуллерита и графита на начальном этапе
формируется П-фаза, которой могут соответство-
вать разупорядоченные (или аморфные) парамаг-
нитные карбиды железа Fe1 – xCx, пересыщенные
углеродом. С увеличением длительности МС ее со-
держание увеличивается, кроме того, формируют-
ся карбиды Fe3C и Fe7C3. При длительности меха-
нообработки порошков Fe–75C60/70 до 3, 4 ч воз-
можно получение композита железо–фуллерен, в
состав которого также входит некоторое количе-
ство мелкодисперсных карбидов, П-фазы и
аморфного углерода.

5. ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Методами рентгеновской дифракции и мёсс-

бауэровской спектроскопии исследованы зако-
номерности формирования структуры и фазового
состава высокоуглеродистых композитов желе-
зо–фуллерит и железо–графит при механосинте-
зе и изучена их температурная зависимость маг-
нитной восприимчивости. Показано, что:

1. Кинетика протекания твердофазных реак-
ций в сравниваемых системах различна и опреде-
ляется деформационной стабильностью кристал-
лической структуры фуллерита и графита.

2. На начальном этапе при малых временах
МС порошков Fe–75C60/70 при сохранении струк-
туры фуллеренов возможно получение композита
железо–фуллерен.

3. После полной деструкции фуллеренов при
длительных временах МС (8 ч) фазовый состав
композитов Fe–75C60/70 аналогичен таковому для
Fe–75Сg. В порошках формируется цементит
Fe3C, карбид Экстрёма–Адкокка Fe7C3 и пара-
магнитная П-фаза.

4. П-фаза наиболее вероятно соответствует
разупорядоченным (или аморфным) парамагнит-
ным карбидам железа Fe1 – xCx, пересыщенным
углеродом.

Работа выполнена в рамках НИР № гос. реги-
страции АААА-А17-117022250039-4.

Авторы выражают благодарность А.В.Загайно-
ву за измерения магнитной восприимчивости.
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Для ресурсного проектирования газотурбинных двигателей большую актуальность имеет информа-
ция о характере изменения жаропрочности никелевых сплавов, из которых изготавливаются наиболее
ответственные детали. Методом машинного обучения получены модель изменения жаропрочности и
аналитическое выражение, позволяющее определять параметр термостабильности для каждого состава
сплава. Аппроксимация и экстраполяция предела длительной прочности осуществлена с применением
температурно-временной зависимости Ларсона–Миллера. Адекватность полученной модели подтвер-
ждена удовлетворительной сходимостью экспериментальных и расчетных результатов.

Ключевые слова: жаропрочные никелевые сплавы, жаропрочность, фазовая стабильность, модели-
рование
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ВВЕДЕНИЕ
Жаропрочные сплавы на основе никеля (ЖНС),

представляют собой сложную композицию, леги-
рованную Cr, Co, Mo, W, Al, Ti, Nb, B, Fe, Y, Zr,
Ta, Re, Ru, V, Ce, La, Si, Mn, Mg, Hf, Cu, Bi, Pb, Ir.
Применяются для изготовления наиболее ответ-
ственных деталей газотурбинных двигателей в
авиации, судов, насосов газо- нефтеперекачиваю-
щих станций и энергетических установок. По-
скольку изделия эксплуатируются в условиях тем-
ператур, близких к плавлению, и высоких растяги-
вающих напряжений, к сплавам предъявляются
повышенные требования к упрочнению структу-
ры. Необходимый комплекс свойств достигается
за счет гетерофазности структуры. Основной
вклад в упрочнение вносит частично когерентная
связь основных упрочняющих γ'-(Ni3Al,Ti…) или
γ''-(NiAl) вторичных фаз кубоидной морфологии
c γ-матрицей. Твердый раствор атомов легирую-
щих элементов в ГЦК-решетке никеля вносит
свой вклад в общее упрочнение. В дополнитель-
ном упрочнении структуры некоторых сплавов
могут участвовать карбиды MC и бориды МВ.
Длительная эксплуатация изделий в условиях
высоких температур приводит к деградации ис-
ходной структуры и снижению прочностных
свойств.

Разупрочнение структуры и возникновение
топологически плотноупакованных фаз приводит
в итоге к разрушению металла. Чем позже и мед-

ленней происходят процессы деградации структу-
ры, тем выше фазовая стабильность сплава.

Составление химического состава ЖНС про-
изводится методами компьютерного проектиро-
вания [1–12]. В основу этих расчетов заложена
теория Поллинга о резонансе химической связи
[13] и методы регрессионных моделей. После
проведения опытных плавок и испытаний обос-
новывается химический состав сплава, соответ-
ствующий заданным свойствам.

Среди всех характеристик ЖНС особый инте-
рес вызывает динамика изменения жаропрочно-
сти и временной ресурс эксплуатации изделий.

Очевидно, что проектирование сплавов, оценка
ожидаемого срока службы и динамика изменения
жаропрочности тесно взаимосвязаны [14–25].

Жаропрочность – это способность материала
выдерживать нагрузку при повышенных темпера-
турах, не подвергаясь деформации или разруше-
нию. Основной показатель жаропрочности ЖНС
это предел длительной прочности (наибольшее
механическое напряжение, которое выдерживает
материал без разрушения при заданных темпера-
туре, длительности испытания). Структурная
(фазовая) стабильность – это способность мате-
риала сохранять неизменными морфологию и ко-
личество исходных фазовых составляющих, сле-
довательно, и основные служебные свойства в те-
чение заданного периода эксплуатации. Фазовая
стабильность оценивается температурой полного
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растворения основной упрочняющей γ'- или γ''-вто-
ричной фазы. [6, 14, 16, 19]. Поскольку в структуру
ЖНС входят и другие составляющие, это параметр
должен быть уточнен.

В связи с этим в работе поставлена следующая
задача: смоделировать динамику изменения жа-
ропрочности сплавов на основе никеля в макси-
мально возможных температурно-временных ин-
тервалах, соответствующих условиям эксплуата-
ции, а также предложить новый параметр для
оценки фазовой стабильности ЖНС.

Комплекс температурно-временных парамет-
ров испытаний удобно представлять в моделях
одной переменной. Для учета температуры и вре-
мени испытаний при определении предела дли-
тельной прочности используется параметр Лар-
сона–Миллера (PLM) [21, 26–29]:

(1)
где τ и Т – время и температура испытаний.

В большинстве источников, публикующих до-
стижения ЖНС, график зависимости предела дли-
тельной прочности σ от параметра Ларсона–Мил-
лера представляется в виде прямой, где предел дли-
тельной прочности уменьшается с ростом значений
параметра Ларсона–Миллера, хотя процессы де-
градации структуры должны формировать нели-
нейный характер этой зависимости [19, 21, 22].

Для получения модели изменения свойств жа-
ропрочных сплавов на основе никеля был выбран
метод машинного обучения, по аналогии с похо-
жими задачами моделирования составов и свойств
никелевых сплавов [23, 30]. Ранее такой метод уже
применяли для анализа сплавов на основе никеля
[31–45]. Задачи, поставленные в этих работах, за-
ключались в следующем: синтез новых химических
составов жаропрочных сплавов [31, 34, 36, 44, 45];
моделирование изменений коэффициента тер-
мического расширения [37, 41]; моделирование
энергетического гистерезиса [38]; предсказание
энергии малоцикловой усталости [39]; моделиро-
вание развития усталостных трещин [40]; прогно-
зирование возникновения дефектов материалов
[42]; моделирование времени до разрушения [43].

В основном все расчеты посвящены какой-то
одной марке сплава. Информации по моделиро-
ванию жаропрочности на основании установле-
ния корреляций между химическим составом
сплава и экспериментально полученными значе-
ниями длительной прочности при растяжении не
обнаружено.

ОПИСАНИЕ МОДЕЛИ
Для решения поставленных задач была подго-

товлена база данных, содержащая информацию о
химических (плавочных) составах и значениях
длительного предела прочности порядка 300 оте-

( ) −= × + τ × 5
LM 20 lg 10 ,P T

чественных и зарубежных марок жаропрочных ни-
келевых сплавов. Полученная база послужила мас-
сивом входных данных для моделирования вы-
бранным методом. Машинное обучение – класс
методов искусственного интеллекта, решающих
задачи не прямым способом, как в случае проекти-
рования химических составов ЖНС, а в процессе
анализа готовых решений многих схожих задач.

Программной средой послужил известный
пакет Matlab 2014a. Использована классическая
сеть прямого действия типа многослойный пер-
цептрон. Обучение искусственной нейронной
сети осуществляли программно-аппаратным по-
иском закономерностей между плавочными со-
ставами ЖНС и соответствующими им значения-
ми предела длительной прочности, выражающих-
ся в функциональной зависимости. Использован
широко известный алгоритм обучения Левенбер-
га–Марквардта с Байесовской регуляризацией [30].

В результате получена корреляционная модель,
отражающая взаимосвязь между химическим со-
ставом ЖНС и их жаропрочностью. Искомая мо-
дель представляет собой многомерные матрицы,
объединенные в искусственную нейронную сеть.
Обучение сети происходило на массиве данных 308
сплавов и 24 их параметров: химический состав,
значения длительного предела прочности на раз-
рыв, полученного при различных температурно-
временных условиях испытаний.

Для повышения точности модели входные
параметры были преобразованы в соответствии
с методами математической статистики [23, 30].
Концентрации легирующих элементов пронор-
мированы на содержание никеля. В результате
эти параметры получили одинаковый десятичный
формат со значениями от 0 до 1. Поскольку значе-
ния длительного предела прочности (σ, МПа) в
экспериментах охватывает диапазон в несколько
порядков (от одного до тысяч МПа), использовано
преобразование y = –lgσ. Использование логариф-
мической зависимости также делает ошибки про-
гнозирования относительными. Целевые значения
(y) для обратного преобразования σ = 10–y исклю-
чают возможность появления отрицательных зна-
чений σ, которые физически невозможны. Все это
улучшает прогнозную способность модели.

Структура полученной ИНС – сеть прямого
распространения типа многослойный перцеп-
трон с 13 нейронами в единственном скрытом
слое и алгоритмом обучения байесовской регуля-
ризации. На вход модели подавали химический
состав сплавов (23 элемента за исключением ни-
келя) и параметры Ларсона–Миллера для извест-
ных испытаний (входной массив 24 × 308). На вы-
ходе сети – значение y (вектор-столбец 1 × 308).

Готовая ИНС предоставляет возможность мо-
делировать зависимости предела длительной
прочности от параметра Ларсона–Миллера для
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всех плавочных составов из базы данных, а также
для любого состава, не входящего в базу.

Для оценки точности работы модели были подо-
браны шесть плавочных составов ЖНС (табл. 1) с
большим количеством экспериментально опре-
деленных значений предела длительной прочно-
сти. Выбранные составы жаропрочных никеле-
вых сплавов не входили в исходную базу данных и
не участвовали в получении модели. Среднеквад-
ратичная относительная ошибка составила 16%.
В результате моделирования с использованием
созданной ИНС были получены графики зависи-
мости σ(PLM) для контрольной группы (рис. 1).
Приведенные результаты свидетельствуют об оди-
наковом нелинейном характере изменения преде-
ла длительной прочности от температурно-времен-
ных условий испытаний, но при этом имеются осо-
бенности, характерные индивидуально для каждого
состава сплава. Следует отметить удовлетворитель-
ную сходимость экспериментальных значений с
модельными, что характеризует надежность полу-
чаемых результатов.

Моделирование при помощи описанного под-
хода позволило интерполировать недостающие
значения пределов длительной прочности спла-
вов, что позволило аппроксимировать получен-
ные зависимости.

АППРОКСИМАЦИЯ

Поскольку структура никелевых сплавов яв-
ляется гетерофазной, процесс ее деградации при
длительных термических нагрузках является мно-
гостадийным из-за различной температурной ста-
бильности структурных компонентов. Для боль-
шинства сплавов зависимость σ(PLM) демонстриру-
ет заметную нелинейность и асимптотическую
тенденцию σ к нулю с PLM, большим 30. С другой
стороны, при относительно низких температурах
и коротких временах (PLM < 20) σ немного умень-
шается и остается почти постоянной до опреде-
ленного критического значения PLM. В диапазоне
значений PLM от 20 до 30 все сплавы имеют практи-
чески линейное уменьшение σ. Подобная зависи-

Рис. 1. Экспериментальные данные, результаты моделирования и сигмоидальная аппроксимация предела длительной
прочности для шести сплавов контрольной выборки.
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Таблица 1. Сплавы контрольной выборки и их композиции, концентрации элементов в мас. %

Сплав Cr Co Mo W Al Ti Nb Ta Re Ru Hf C B Zr

CM247LC 8.0 9.3 0.5 9.5 5.6 0.7 3.2 – – – 1.4 0.07 0.015 0.010
CMSX-2 8.0 5.0 0.6 8.0 5.6 1.0 6.0 – – – – – – –
CMSX-3 8.0 4.8 0.6 8.0 5.6 1.0 6.3 – – – 0.1 – – –
CMSX-4 6.5 9.6 0.6 6.4 5.6 1.0 6.5 – 3.0 – 0.1 – – –
CMSX-6 10.0 5.0 3.0 — 4.8 4.7 6.0 – – – 0.1 – – –
CMSX-10 2.0 3.0 0.4 5.0 5.7 0.2 8.0 – 6.0 – 0.03 – – –
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мость может быть наиболее оптимально описана
логистической сигмоидальной функцией вида (2),
при x ≡ PLM.

(2)

где σ1, σ2, x0, p – параметры, подбираемые при ап-
проксимации; σ2 – уровень асимптотического
стремления σ к 0 при PLM > 30; σ1 – уровень прак-
тически постоянной σ при PLM < 20; x0 – точка пе-
региба, геометрически соответствующая середи-
не диапазона линейного уменьшения σ. Наибо-
лее важным параметром в модели (2) является
коэффициент наклона линейного участка p, зави-
сящий от фазовой стабильности сплавов. Чем вы-
ше значение p, тем медленнее идет процесс темпе-
ратурно-временной деградации структуры сплава.

( ) σ − σσ = σ +
− +  

 

1 2
2

0
,

1 exp
x

x x
p

Для проверки адекватности модели сравнива-
ли результаты влияния содержания Mo, Cr, Re,
Ta, Co, W на предел длительной прочности, полу-
ченный экспериментально на базах 1000 ч при
1000°С [19] (рис. 2а) и аналогичные результаты,
смоделированные ИНС (рис. 2б). Характер влия-
ния содержания приведенных легирующих эле-
ментов совпадает, за исключением кобальта, что
объясняется различиями в исходных базах данных.
Созданная модель отличается адекватностью.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
В результате проведенных исследований ме-

тодом машинного обучения получена модель из-
менения жаропрочности сплавов на основе ни-
келя от температурно-временных показателей
испытаний, соответствующих эксплуатационным.
Модель представляет собой совокупность данных о
химическом составе жаропрочных никелевых
сплавов и результатов испытаний на предел дли-
тельной прочности, а также искусственной ней-
ронной сети, построенной на корреляциях между
изменениями химических составов ЖНС и соот-
ветствующих изменениях жаропрочности. Приме-
нением ИНС смоделированы зависимости жаро-
прочности от температурно-временных параметров
для порядка 300 плавочных составов жаропрочных
никелевых сплавов, входящих в базу данных.
Большинство полученных зависимостей имеют
одинаковый сигма-образный характер измене-
ния σ(PLM). Такой ход кривой объясняется мно-
гоэтапным характером деградации структуры и
свойств сплавов в период длительных изотерми-
ческих выдержек. Анализ литературных данных и
наши исследования позволяют сформировать
наиболее общую характеристику структурных из-
менений, происходящих в образцах в период ис-
пытаний на предел длительной прочности. В
γ-твердом растворе под воздействием температу-
ры и приложенной нагрузки образуется рафт-
структура и возникают дислокации. Выделения
основных упрочняющих γ'- и γ''-фазы кубоидной
морфологии коагулируют, отдельные частицы
срастаются между собой, происходит рост бло-
ков. Значительно снижается когерентность реше-
ток матрицы и выделений основной упрочняющей
фазы. При выдержках свыше 1100°С понижается
количество γ'- и γ''-фаз. Выделения карбоборид-
ных и карбонитридных эвтектик уменьшаются в
размерах и замещаются колониями округлых, бо-
лее дисперсных частиц. Карбиды эвтектического
происхождения типа МС шрифтовой морфоло-
гии распадаются на колонии округлых частиц и
также растворяются в матрице. В результате кар-
бидных реакций по границам глобулярных выде-
лений МС возникают выделения двух новых кар-
бидов М6С и М23С6, относящихся к ТПУ-фазам.
Карбид М6С иглообразной морфологии разруша-

Рис. 2. Анализ влияния содержания некоторых леги-
рующих элементов на предел длительной прочности.
а – Экспериментальные значения [1]; б – смоделиро-
ванные значения.
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ет как основную упрочняющую интерметаллид-
ную фазу, так и разрезает ее когерентную связь с
матрицей. Карбид М23С6 является основой для
возникновения других ТПУ фаз: μ, σ, Лавеса и др.
[6, 16, 19, 46–49]. Перечисленные структурные из-
менения приводят к многостадийному разупрочне-
нию исходной структуры, что отражено ходом кри-
вой на рис. 1.

Каждый состав сплава имеет характерные осо-
бенности хода этой зависимости, выявляемые ап-
проксимацией. Угол наклона участка с интенсив-
ным уменьшением значений предела длительной
прочности интерпретируется с фазовой стабильно-
стью сплава. Для описания зависимости σ(PLM)
предложена логистическая сигмоидальная функ-
ция (2). Адекватность полученной модели подтвер-
ждается удовлетворительной сходимостью экспе-
риментальных и смоделированных значений жа-
ропрочности валидационной группы сплавов,
не задействованных в создании модели. Кроме
того, модель оценена в результате подтверждения
известных фактов о влиянии некоторых легирую-
щих элементов на жаропрочность сплавов на ос-
нове никеля.

Предложенный метод можно успешно исполь-
зовать для предсказания значений длительного
предела прочности жаропрочного никелевого
сплава и его структурной стабильности по задан-
ному химическому составу с различным содержа-
нием следующих химических элементов: Cr, Co,
Mo, W, Al, Ti, Nb, B, Fe, Y, Zr, Ta, Re, Ru, V, Ce,
La, Si, Mn, Mg, Hf, Cu, Bi, Pb, Ir. Использование
других элементов предусматривает получение но-
вой модели, но аналогичным способом.

Прогноз химической композиции ЖНС под за-
данные свойства возможен решением обратной за-
дачи, что представляет наши перспективные цели.
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Механические свойства листов из ОЦК-металлов, в частности, анизотропия свойств при растяже-
нии, существенно зависят от текстуры материала. Для контроля текстуры очень важно изучать ме-
ханизмы ее формирования. В работе предложена теория текстуры двуосного напряженного состоя-
ния, позволяющая устанавливать механизмы формирования текстуры в листах из ОЦК-металлов
посредством анализа разворота зерна в процессе прокатки. С привлечением этой теории в статье
изучены деформационная микроструктура и текстура прокатки металлических листов с W-образ-
ным профилем, причем показано, что при большой степени деформации (92.4%) формируются две
стабильные текстурные компоненты (001)[110] и (111)  Эти две компоненты могут испытывать
превращение друг в друга под действием активации систем сопряженного и поперечного скольже-
ния, что делает эти компоненты стабильными в W-образных листах. Анализ деформационной мик-
роструктуры в W-образных листах проводили с привлечением методов анализа следов на полюсной
фигуре на основе развиваемой теории текстуры двуосного напряженного состояния, причем пред-
сказания теории хорошо согласуются с экспериментальными результатами.

Ключевые слова: текстура прокатки, превращения текстуры, микроструктура деформации
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ВВЕДЕНИЕ
Текстуры металлических листов оказывают зна-

чительное влияние на анизотропию механических
свойств и обрабатываемость материалов (напри-
мер, способность к волочению на большие степени
деформации) [1–4]. Поэтому изучение механизмов
формирования текстур прокатки в металлах имеет
большое практическое значение. В литературе
применительно к текстурам прокатки в ОЦК-ме-
таллах некоторые исследователи сосредоточили
свое внимание на моделировании процессов тек-
стурообразования на основе анализа систем
скольжения [5–9]. Между текстурами прокатки и
сдвига в кубических металлах была обнаружена
зависимость: разворот указанных текстур относи-
тельно друг друга на 90°, что было объяснено сим-
метрией соответствующих систем скольжения в
кубических металлах [9]. Анализ, основанный на
использовании полюсной фигуры (ПФ), являю-
щийся мощным инструментом моделирования
для установления механизма скольжения, должен
быть эффективным и в моделировании и в интер-

претации экспериментальных результатов. В рабо-
тах [4, 10, 11] количественно исследованы текстур-
ные превращения в металлах при их деформирова-
нии. При этом одно из самых замечательных
исследований было проведено Dillamore в [10], он
изучал текстурные превращения при прокатке с
точки зрения вращения кристалла на основе опре-
деления напряжений прокатки с использованием
ПФ. Вместе с тем алгоритм его модели и связан-
ные с ним аналитические методы не были пред-
ставлены подробно, что затрудняло применение
его теории. В металлическом листе часто можно
обнаружить соответствие между текстурой про-
катки и микроструктурой деформации [12–14].
Однако их совместному анализу, основанному на
учете механизма формирования текстур, уделя-
лось мало внимания. В данной работе предложен
аналитический метод и связанный с ним алго-
ритм исследования вращения кристалла при про-
катке по ПФ. На основе этого выявляется меха-
низм скольжения, действующий при переходе от
текстуры типа {100}011 к текстуре типа {111}100

[1 10].
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в листах W-образного профиля, которые пред-
ставляют собой две стабильные компоненты тек-
стуры в листах ОЦК-металлов [15, 16], и анализи-
руются обусловленные действием этого механиз-
ма микроструктуры деформации.

МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА

W-образные листы, использованные в данной
работе для определения текстуры, были подготов-
лены следующим образом. Сначала W-образные
заготовки толщиной 22 мм, полученные методами
порошковой металлургии, были прокатаны при
температуре 1500°С на 40% в три прохода. Затем
они были подвергнуты прокатке при 1200°С на
92.3% в восемь проходов. Микроструктуры и тек-
стуры прокатанных W-образных листов были оха-
рактеризованы с помощью EBSD-анализа, осу-
ществленного на поверхностях “направление
прокатки–нормальное направление” (НП–НН)
W-образных листов. Образцы для EBSD-исследо-
вания готовили механическим шлифованием и
электролитической полировкой в 2 вес. % раство-
ре NaOH при комнатной температуре при посто-
янном напряжении 12В в течение 1 мин. Для
EBSD-анализа образцов использовали растровый
электронный микроскоп (РЭМ) с полевой эмис-
сионной пушкой модели JSM-5600LV, оснащен-
ный системами HKL EBSD, результаты анализи-
ровали с помощью программного обеспечения
“HKL Channel 5”. Вращение кристалла (зерна),
происходящее при прокатке, теоретически ис-
следовали следующим образом. Сперва, на ос-
нове исходной ориентации зерна, установленной в
EBSD-эксперименте, ось вращения и соответству-
ющий угол были рассчитаны с использованием
теории текстуры двуосного напряженного состоя-
ния, предложенной в этой работе. Затем траек-
тории движения полюсов направления прокатки
(НП), поперечного направления (ПН) и направ-
ления напряжения прокатки (ННП), соответство-
вавшие прокатанному листу, были нанесены на ПФ
с помощью компьютерной программы “CaRIne
Crystallography”, использованной для расчета по-
ложения оси вращения и угла поворота. По про-
черченным траекториям были проанализирова-
ны текстурные превращения и микроструктуры
деформации в листах с W-образным профилем.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

1. Теория текстуры 
двуосного напряженного состояния

На рис. 1 представлена ПФ для ОЦК-метал-
лов, с выходом оси [001] в центре ПФ. На ней обо-
значены следующие элементы систем скольжения:

1 – полюса 4-х плотноупакованных направле-
ний, обозначенные символами A, B, C и D;

2 – полюса нормалей к 6-ти плотноупако-
ванным плоскостям, отмеченные цифрами 1, 2,
3, 4, 5 и 6;

3 – “следы” 6-ти плотноупакованных плоско-
стей, отмеченные символами (011),  (110),

 (101) и 

В ОЦК-металлах имеется 12 систем скольже-
ния, реализующихся по плотноупакованным
плоскостям. Эти системы скольжения обозначе-
ны как 1B, 1C, 2C, 2D, 3A, 3D, 4A, 4B, 5A, 5C, 6B
и 6D. ПФ на рис. 1 поделена на 24 стандартных
стереографических треугольника, в которых про-
ставлены системы скольжения с максимальным
напряжением сдвига для напряжения прокатки в
любом из стандартных стереографических тре-
угольников. В случаях, когда направление напря-
жения прокатки оказывается в одном из стандарт-
ных треугольников или вблизи границы, общей
для двух смежных стандартных треугольников, бу-
дут активированы сопряженные системы сколь-
жения, указанные в каждом из смежных стан-
дартных треугольников [17].

Напряжение прокатки в произвольно взятом
зерне материала приблизительно можно разло-
жить на компоненту растягивающего напряжения
σt, действующую в направлении прокатки (НП), и
компоненту сжатия σc, действующую параллель-
но направлению нормали (НН) к плоскости про-
катанного листа. Так что вектор вдоль σt в зерне с
ориентацией (hkl)[uvw], т.е. плоскость зерна (hkl)
параллельна плоскости прокатки, а направление
[uvw] параллельно направлению прокатки, может
быть охарактеризован следующим образом.

Единичный вектор Vn, параллельный направ-
лению нормали к плоскости прокатанного листа,
может быть определен как

(1)

где вектора a, b и c – единичные вектора вдоль
кристаллографических осей. Единичный вектор
Vr вдоль направления прокатки НП может быть
определен как

(2)

(0 11),
(110), (101).
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Далее, вектор Vrs, ориентированный вдоль на-
правления напряжения прокатки ННП, может
быть определен как

(3)

Таким образом, активированная в зерне систе-
ма скольжения может быть определена по положе-
нию вектора Vrs на ПФ, представленной на рис. 1,
а затем ориентация зерна, которое испытывает
разворот как реакцию на активируемые при про-
катке системы скольжения, может быть опреде-
лена согласно следующим принципам. При ак-
тивированных системах скольжения плоскости
скольжения в зерне будут испытывать разворот,
выстраиваясь параллельно плоскости прокатки,
а направления скольжения будут разворачивать-
ся параллельно направлению прокатки. Если ак-
тивирована сопряженная система скольжения, то
кристаллическая плоскость, индексы которой мо-
гут быть определены как сумма индексов плоско-
стей сопряженных систем скольжения, будет раз-

.
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ворачиваться параллельно плоскости прокатки,
а кристаллографическое направление, индексы
которого могут быть определены как сумма индек-
сов направлений сопряженных систем скольже-
ния, будет поворачиваться параллельно направ-
лению прокатки. Далее будет приведен метод
вычисления оси вращения и угла, на который
разворачивается зерно, как описано выше.

Ориентацию зерна перед вращением можно
представить в виде матрицы

(4)

где [u1 v1 w1] представляют единичный вектор
вдоль направления прокатки (НП), [r1 s1 t1] – еди-
ничный вектор вдоль поперечного направления
(ПН), а [h1 k1 l1] – единичный вектор вдоль на-
правления нормали (НН). Поименованные еди-
ничные вектора представлены в системе коорди-
нат кристалла. Для матрицы G1 выражение может
быть записано как

(5)
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Рис. 1. Стандартная ПФ (001) ОЦК-металлов; для объяснения цифр, буквенных символов и миллеровских индексов
на ПФ см. текст.
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где три единичных вектора–столбца во второй
матрице могут быть рассмотрены как три вектора
вдоль осей кристалла. Согласно представленному
матричному выражению операции вращения кри-
сталла, G1 также является матрицей вращения, по-
средством которой координатная система кри-
сталла может быть повернута до ее совмещения с
координатной системой образца в исходном по-
ложении до прокатки.

Предполагается, что ориентация зерна после
прокатки, которая здесь называется конечной ори-
ентацией, может быть представлена в виде матри-
цы следующего вида:

(6)

где [u2 v2 w2] представляет собой единичный век-
тор вдоль НП, [r2 s2 t2] – единичный вектор вдоль
ПН, а [h2 k2 l2] – единичный вектор вдоль НН. Эти
три единичных вектора представлены в системе
координат кристалла. Матрица G2 также пред-
ставляет собой матрицу вращения, посредством
которой конечная ориентация координатной си-
стемы образца может быть совмещена с исходной
координатной системой кристалла. С другой сто-
роны, согласно данному выше определению, 
представляет собой матрицу вращения, посред-
ством которой исходная координатная система
образца до его прокатки может быть совмещена с
конечной координатной системой кристалла. Та-
ким образом, матрица вращения, посредством
которой координатная система образца до про-
катки может быть повернута к конечной ориента-
ции координатной системы образца после про-
катки, может быть получена следующим образом:

(7)

Более того, можно получить, что  так
как матрица G1 составлена из трех единичных вза-
имно-перпендикулярных векторов [18]. Итак, мат-
рица G может быть определена как

(8)

Указанное матричное представление перечис-
ленных выше вращений при совмещении различ-
ных систем координат схематически проиллю-
стрировано на рис. 2.

Согласно теории вращения координатных си-
стем, изложенной в [19], угол поворота θ, и ось
вращения, R, представленные матрицей G, могут
быть определены из

(9)
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соответственно, причем, Gij – элемент матрицы
G, стоящий на пересечении i-той строки и j-того
столбца. В уравнении (10) ось вращения пред-
ставлена в системе координат кристалла. Осно-
вываясь на выражениях для оси и угла вращения,
траектории разворота направлений ННП, НН и
НП на ПФ фигуре могут быть построены с при-
влечением программного обеспечения “CaRIne
Crystallography 3.1”, что далее позволит проана-
лизировать активированные системы скольже-
ния и преобразование текстуры.

В предложенной выше теории вектор вдоль
ННП в зерне определяется с использованием на-
правлений НП и НН, поэтому точное название
указанной теории будет звучать как “теория тек-
стуры двухосного напряженного состояния”.

2. Приложение теории текстуры 
двухосного напряженного состояния

Ориентационные карты в цветах обратной по-
люсной фигуры (ОПФ) и ψ2 = 45° сечения ФРО
(функций распределения ориентаций) листов с
W-образным профилем, прокатанных на 50% и
92.4%, представлены на рис. 3. Из рис. 3б можно
установить, что в W-образных листах, прокатан-
ных на 50%, формируется текстура следующих
типов: (001)[110], (001)  (111)  и (111)
Более того, ориентировки зерен в W-образных
листах на этой стадии деформации распределя-

( )− − −=
θ θ θ

23 32 31 13 12 21и , ,
2sin 2sin 2sin

G G G G G GR

[0 10], [1 10] [121].

Рис. 2. Схематическая иллюстрация матричного
представления соотношений разворота между кри-
сталлографическими координатными системами до и
после прокатки, с одной стороны, и координатной
системой образца, с другой.
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ются в основном вокруг текстур четырех типов.
После прокатки на 92.4% компоненты текстуры
(001)[110] и (111)  усиливаются, тогда как дру-
гие текстурные компоненты претерпевают значи-
тельное рассеяние, как показано на рис. 3г.

[1 10]

На рис. 4a и 4б представлены НН- и НП-ори-
ентационные карты в цветах ОПФ для зерна при-
близительно (001)[110] ориентации в горячеката-
ном на 50% W-образном листе. На рис. 4в и 4г
представлены соответственно (101)- и (111)-по-

Рис. 3. Ориентационная карта в цветах ОПФ и ψ2 = 45° ФРО-сечение для листа W-образного профиля, прокатанного
на 50% (а, б); (в) и (г) – ориентационная карта в цветах ОПФ и ψ2 = 45° ОФР-сечение для листа W-образного профиля,
прокатанного на 92.4% соответственно; (д) ψ2 = 45° ФРО-сечение для ОЦК-металлов.
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люсные фигуры для областей A и B, отмеченных
на рис. 4a. Зеленые и синие точки на двух ПФ
(рис. 4в и 4г) указывают на ориентации областей A
и B, отмеченных на рис. 4a, соответственно. Ком-
пьютерной расчет [HKL софт] позволил устано-
вить, что ориентация области A – это (001)[ ],
что очень близко к текстурной компоненте (001)
[ ]. Для области B ориентация оказалась типа
( ) [3, 10, 10], что указывает на разворот меж-
ду областями A и B. Это следует отнести к реали-
зации кристаллографического скольжения, про-
изошедшего во время прокатки, которое одновре-
менно способно вызвать трансформацию текстуры.
В дальнейшем это ориентационное преобразование
будет проанализировано на основе теории текстур
двухосного напряженного состояния.

15 16 0

110
20 5 1

Ориентация области A на рис. 4a может быть
представлена матрицей согласно выражению (4)
как

(11)

Вектор вдоль ННП для области A может быть
определен согласно (3) как [ ], и соот-
ветствующий полюс выделен точкой красного
цвета на ПФ, представленной на рис. 5. В сравне-
нии с рис. 1, можно показать, что при указанной
ориентации вектора ННП в области А будут акти-
вированы сопряженные системы скольжения
2D(011)[ ] + 1B( )[111], при этом область A бу-
дет испытывать разворот до ориентации ( )[110],

− 
 =
  
 

1
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Рис. 4. НН- (a) и НП- (б) ориентационные карты в цветах ОПФ зерна вблизи ориентации (001)[110] для W-образного
листа, прокатанного на 50%; Полюсные фигуры (в) (101) и (г) (111) для областей A и B на (a). На ПФ зеленые и синие
точки обозначают ориентацию областей A и B соответственно на (a).
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которая в матричной форме может быть представ-
лена как

(12)

Согласно выражениям (7)–(9), ось вращения и
угол, на который разворачивается область А, мо-
гут быть определены на основе матриц G1 (11) и G2

(12), как ( ) и 93.58° соответственно.
Траектории разворота полюсов НП, НН и ННП
вычерчены на рис. 5 с шагом угла разворота в 5°
между соседними точками на траекториях, что
было рассчитано с привлечением компьютерной
программы “CaRIne Crystallography”. Стрелочки
на рис. 5 указывают направления разворота.
Можно видеть, что в процессе разворота, направле-
ние ННП пересекает след плоскости ( ), что
приводит к активации системы скольжения 6D
( )[ ], являющейся системой поперечного
скольжения в системе скольжения 2D. Попереч-
ное скольжение, имеющие место при деформа-
ции материала, может ослабить деформационное
упрочнение [20–22], так что, когда ННП в обла-
сти A поворачивается до следа плоскости ( ),
энергетически выгодным оказывается активация
множественных систем скольжения, а именно –
2D + 1B + 6D. При множественном скольжении
для ориентации ( )[110], в которую область А
стремится повернуться под действием сопряжен-

− − − 
 = − −
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ных систем скольжения 2D + 1B, плоскость кри-
сталла ( ) трансформируется в ( ) плоскость
в результате активации системы скольжения 6D,
причем это происходит без изменения направле-
ния кристалла [110], поскольку направление [ ]
присуще обеим системам скольжения 2D и 6D.
Это означает, что происходит трансформация
текстуры материала из (001)[110] в ( )[110].
Аналогичным путем трансформация текстуры
из ( )[110] в (001)[110] может быть вызвана ак-
тивацией сопряженных систем скольжения сов-
местно с реализацией поперечного скольжения, и
этот результат также находится в числе предска-
заний теории текстуры двухосного напряженного
состояния. Это означает, что две указанные тек-
стуры могут испытывать только превращение
друг в друга, они не устраняются во время прокат-
ки после того, как уже сформированы в прока-
танных листах. Вот почему текстуры ( )[110] и
(001)[110] мы называем текстурами стабильных
ориентаций в W-образных листах, прокатанных
на большие степени деформации, что проиллю-
стрировано на рис. 3г.

На основании вида матрицы G1 (11) можно уста-
новить, что ПН в области A на рис. 4a почти парал-
лельно направлению [110]. Вид в этом направлении
позволяет представить следы плоскостей скольже-
ния, принадлежащих системам скольжения 2D, 1B
и 6D, на ПФ, как показано на рис. 6a штриховыми
линиями. Можно видеть, что следы плоскостей
скольжения систем скольжения 2D и 1B парал-
лельны друг другу, а углы между следами плоско-
стей скольжения систем 1B и 6D, в первом случае,
и 2D и 6D, во втором, составляют 60°. На рис. 6б
все следы плоскостей {110} в области A, обозна-
ченной на рис. 4a, рассчитанные с привлечением
EBSD-анализа, указаны синим цветом на восста-
новленном изображении. На восстановленном
изображении границы в основной деформацион-
ной микроструктуре, сформировавшиеся в обла-
сти А, выделены пунктирными линиями красно-
го цвета. Можно видеть, что в области А сформи-
ровалось две границы, причем угол между ними
составляет около 61.5°, что приблизительно равно
величине угла между следами плоскостей сколь-
жения, представленными на рис. 6a. На рис. 6б
можно видеть, что границы в деформационной
микроструктуре также практически параллельны
любому из следов плоскостей {110}, отмеченных
линиями синего цвета. Это является наглядным
свидетельством того, что активированные в обла-
сти А системы скольжения должны быть система-
ми множественного скольжения 2D + 1B + 6D.
Таким образом, указанные системы скольжения,
которые предсказаны теорией текстур двухосного
напряженного состояния, находится в соответ-
ствии с истинным положением вещей.

112 111

1 11

111

111

111

Рис. 5. Траектории движения полюсов НП, НН и
ННП для области A на рис. 4 при активации сопря-
женных систем скольжения 2D + 1B.
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Выше было установлено, что ориентация зер-
на в области А на рис. 4a в процессе его разворота
в результате действия систем множественного
скольжения 2D + 1B + 6D стремится к ориента-
ции ( )[101]. Тогда матрица вращения может
быть вычислена по формулам (4)–(9) как

(13)

Основываясь на этом результате для матрицы
вращения G, и на основании уравнений (9) и (10),
можно получить ось разворота – ( ),

111

− − 
 = − −
  − 

0.78 0.24 0.58
0.60 0.56 0.58 .
0.19 0.80 0.58

G

0.23 0.41 0.88

а угла разворота – 29.2°. Этих данных достаточно
для построения траекторий полюсов {111} и {110}
области A (обозначенной на рис. 4a) на ПФ с ви-
дом вдоль ПН, как показано на рис. 7. Нетрудно
видеть, что указанные траектории этих полюсов,
предсказанные теорией текстуры двуосного на-
пряженного состояния, находятся в прекрасном
соответствии со смещениями соответствующих
полюсов, наблюдаемыми практически (рис. 4в и
4г). Таким образом, теория текстуры двуосного
напряженного состояния позволяет сделать ра-
зумный прогноз относительно вращения кри-
сталла при прокатке, а область В должна быть пе-
реходной ориентацией в отношении области А,
преобразуемой в ориентацию ( ) [101].

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
В данной работе на основе матричного пред-

ставления вращения кристалла при прокатке
предложена теория текстуры двуосного напря-
женного состояния. Вращение кристалла и, сле-
довательно, механизмы формирования текстуры
в ОЦК-металлах проанализированы на ПФ с по-
мощью указанной теории. Экспериментальные
результаты, полученные с помощью EBSD-ана-
лиза, показали, что в W-образном листе, прока-
танном на 50%, сформировались (001)[110],
(001)[ ], (111)[ ] и (111)[ ] текстуры, но
только (001)[110] и (111)[ ] компоненты тек-
стуры сохранились и усилились после того, как
лист был прокатан на 92.4%. Теоретический ана-

111

0 10 1 10 121
1 10

Рис. 6. Следы плоскостей скольжения (синие штри-
ховые линии) систем скольжения 2D, 1B и 6D для об-
ласти A, приведенной на рис. 4a, на ПФ, вид вдоль
направления [110] – а; б – восстановленное изобра-
жение области A на рис. 4a, где синие линии указыва-
ют следы плоскостей {110} в отмеченных положениях,
а красные штриховые линии отмечают основные гра-
ницы в деформационной микроструктуре, запечат-
ленной на снимке. Можно видеть, что красная штри-
ховая линия приблизительно параллельна одной из
синих линий на изображении.
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Рис. 7. Предсказанные траекторией движения полю-
сов {111} и {110} области A на рис. 4a; вывод основан
на учете активации систем скольжения 2D + 1B + 6D,
с видом вдоль ПН, причем, интервал между соседни-
ми значками составляет 1°.
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лиз с помощью теории текстур двуосного напря-
женного состояния показал, что две конкретные
текстуры могли испытывать взаимное превраще-
ние друг в друга под совместным действием со-
пряженных систем скольжения и системы попе-
речного скольжения, приводя эти текстуры к их
стабильным ориентациям в прокатанных листах
W-образного профиля. На основе следового анали-
за ПФ были исследованы границы в деформацион-
ной микроструктуре и вращение кристаллов, де-
монстрируя согласованность теоретических пред-
сказаний с экспериментальными результатами и,
следовательно, обоснованность теории текстуры
двуосного напряженного состояния.
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ВВЕДЕНИЕ

Малоуглеродистые стали широко используют-
ся при производстве труб для магистральных и
линейных трубопроводов [1, 2]. Эти стали легиро-
ваны стойкими карбидообразующими элемента-
ми, такими как ванадий, молибден и ниобий, ко-
торые влияют на механические свойства как ос-
новного металла, так и сварных соединений.
Наиболее распространенными разновидностями
трубных сталей по сочетанию легирующих эле-
ментов являются: Nb–V, Nb–Mo, Nb–V–Mo и
Nb–Cr/Ni. Все они имеют низкий уровень угле-
рода и содержат до 0.11% ниобия [3]. Для таких
сталей актуальным является изучение влияния
легирующих (Mo, Cr, Ni) и микролегирующих (V,
Nb, Ti) элементов на микроструктуру и механиче-
ские свойства сварных соединений и в том числе
зону термического влияния (ЗТВ) [4–6]. Однако
не всегда удается понять влияние сочетания эле-
ментов между собой в процессе сварочного на-
грева и охлаждения металла, так как при добавле-
нии определенного элемента, при прочих равных
условиях, механические свойства ЗТВ могут из-
меняться кардинальным образом. Поэтому в ра-
боте изучено влияние ванадия и молибдена в ма-
лоуглеродистых ниобийсодержащих сталях на
микроструктуру и механические свойства зоны
перегрева – участка, в котором могут наблюдать-
ся негативные изменения свойств.

МЕТОДИКА ИССЛЕДОВАНИЯ

Исследования выполнены на двух трубных
сталях, одна из которых содержала 0.027% V;
0.06% Nb; 0.24% Mo (далее – комплексно легиро-
ванная сталь), другая была микролегирована
только 0.07% Nb при прочих равных условиях.
Базовый химический состав сталей представлен в
табл. 1. Содержание серы и фосфора составляло
около 0.001 и 0.01% соответственно.

Кинетику фазовых превращений аустенита в
зоне перегрева изучали с использованием дилато-
метрического метода [7]. Применяли закалочный
дилатометр марки L78 RITA (Rapid Induction Ther-
mal Analysis). К каждому цилиндрическому образ-
цу размером 3 × 10 мм приваривали хромель-алю-
мелевые термопары. Образец помещали в камеру
дилатометра, где находился кольцевой индуктор
токов высокой частоты (ТВЧ), и фиксировали
двумя кварцевыми стержнями, один из которых
подвижный. Далее происходил нагрев образца до

УДК 669.14:539.4.015

ПРОЧНОСТЬ
И ПЛАСТИЧНОСТЬ

Таблица 1. Базовый химический состав исследован-
ных сталей, мас. %

Сталь С Si Mn Ti Ni Cr N

V–Nb–Mo 0.06 0.19 1.75 0.019 0.28 0.07 0.003
Nb 0.06 0.21 1.76 0.022 0.32 0.04 0.004
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температуры 1300°С. Скорость нагрева была
150°С/с, а скорость охлаждения в интервале тем-
ператур диффузионного распада аустенита 800–
500°С (w8-5) изменялась в диапазоне от 1 до
160°С/с. Охлаждение металла осуществляли рав-
номерно и регулировали расходом пропускаемо-
го внутри камеры инертного газа (аргона). Дила-
тометрические кривые для скорости охлаждения
90°С/с представлены на рис. 1. Скорости охла-
ждения металла соответствуют наиболее распро-
страненным способам сварки: многодуговой ав-
томатической сварке под флюсом, w8-5 – 2–7°C/c
(МДСФ); ручной дуговой сварке и автоматиче-
ской сварке в защитных газах, w8-5 – 20–60°C/c
(РДС, АДСЗГ); лазерной сварке, w8-5 – 70–
100°C/c (ЛС) [8–10].

Оценку микроструктуры зоны перегрева при
скорости охлаждения 20°С/с проводили с помо-
щью просвечивающего электронного микроскопа,
определение состава фаз (w8-5 – 5°С/с) – сканиру-
ющего электронного микроскопа после травления
в растворе Ле Пера. Определение твердости по
Виккерсу (HV0.5) и ударной вязкости (KCV, от ми-
нус 20 до минус 60°С) зоны перегрева проводили
по ГОСТ 6996 [11]. Предварительно к центру каж-
дого образца (в месте будущего V- образного над-
реза) размером 10 × 10 × 55 мм приваривали хро-
мель-алюмелевые термопары. Образец помещали
в индуктор ТВЧ и нагревали по такому же терми-
ческому циклу сварки (ТЦС), как и при дилато-
метрическом методе исследования, с тем лишь
отличием, что скорости охлаждения изменялись
в диапазоне от 1 до 100°С/с. Скорость охлаждения
регулировали путем опускания торца образца в
воду на различную глубину. Размер аустенитного
зерна определяли по ГОСТ 5639 путем нагрева
образца на установке ТВЧ до температуры 1300°С

и его охлаждения в воде, что обеспечивало полно-
стью мартенситную структуру [12].

РЕЗУЛЬТАТЫ ИССЛЕДОВАНИЯ

Металл проката обеих сталей в исходном со-
стоянии имеет близкую микроструктуру, состоя-
щую из феррита и ферритно-карбидной смеси
различной дисперсности. Содержание феррит-
ной фазы составляет около 70%.

После имитации ТЦС произошло изменение
структуры обеих сталей (рис. 2). Ферритная фаза в
структуре стали, микролегированной только нио-
бием, образуется в результате распада аустенита
при скоростях охлаждения менее 7°С/с, а в стали с
комплексным легированием – менее 4°С/с. Пер-
литное превращение ограничивается скоростями
охлаждения 1–4°С/с, содержание перлита не пре-
вышает 15–20% (при w8-5 – 1°С/с). Наличие в ста-
ли молибдена и ванадия приводит к снижению
температуры начала ферритного превращения с
720 до 700°С относительно стали содержащей
только ниобий.

Бейнитное превращение аустенита обеих ста-
лей протекает в широком диапазоне скоростей
охлаждения и прекращается в стали с комплекс-
ным легированием при 90°С/с, а в стали, микро-
легированной ниобием, при 130°С/с.

Мартенситная фаза образуется в комплексно ле-
гированной стали при скорости охлаждения около
20°С/с и температуре 480°С. В стали, микролегиро-
ванной ниобием, температура начала мартенситно-
го превращения составляет 500°С при скорости
охлаждения 25°С/с. Как видно, добавки ванадия и
молибдена способствуют повышению устойчиво-
сти аустенита к распаду как в бейнитной, так и
мартенситной областях превращения и сдвигу их
к меньшим скоростям охлаждения.

Рис. 1. Термокинетические кривые для стали, комплексно легированной V–Nb–Mo (а) и микролегированной Nb (б),
полученные при скорости охлаждения 90°С/с.
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Наличие в стали ванадия и молибдена, вслед-
ствие повышения устойчивости аустенита к распа-
ду во всех областях, привело к увеличению средних
значений твердости [13] металла во всем диапазоне
скоростей охлаждения примерно на 10 HV (рис. 2).

Изменение структурного состава, твердости и
ударной вязкости (KCV–20) зоны перегрева в зави-
симости от скорости охлаждения металла пред-
ставлено на рис. 3а, 3б.

С увеличением скорости охлаждения и умень-
шением количества ферритной фазы в структуре
ударная вязкость и твердость в зоне перегрева на-
чинают расти.

Анализ кривых изменения твердости в зависи-
мости от скорости охлаждения показывает, что в
диапазоне от 1 до 5°С/с твердость металла зоны
перегрева практически не увеличивается. Даль-
нейшее увеличение скорости охлаждения, которая
способствует прекращению выделения ферритной
фазы и перлитной составляющей структуры, при-
водит к повышению интенсивности возрастания
твердости особенно в области образования полно-
стью бейнитной структуры. Это тенденция сохра-
няется вплоть до появления в структуре 50–60%
мартенситной фазы. При формировании полно-
стью мартенситной структуры твердость металла
составляет ≈350 HV.

Анализ кривых изменения ударной вязкости
металла зоны перегрева при формировании раз-
личного структурно-фазового состава показыва-
ет, что с уменьшением ферритной и перлитной
составляющих структуры ударная вязкость уве-
личивается и достигает наибольшего значения в
комплексно легированной стали и стали, микро-
легированной ниобием, при скоростях охлажде-
ния 20 и 15°С/с соответственно. Именно при дан-

ных скоростях охлаждения в металле зоны пере-
грева сталей, содержащих V–Nb–Mo или только
Nb, формируется бейнит реечной морфологии
(длина реек 10–15 мкм, ширина 0.5–3 мкм), рис. 4,
что приводит к повышению значений ударной
вязкости металла. Появление мартенситной фазы
в структуре способствует уменьшению ударной
вязкости в зоне перегрева обеих сталей. Эта тен-
денция прослеживается и при оценке влияния
температуры испытания на изменение значений
ударной вязкости (рис. 5).

На рис. 5 показано изменение ударной вязко-
сти в зависимости от температуры испытания и
скорости охлаждения металла зоны перегрева.
Максимальные значения ударной вязкости ме-
талла зоны перегрева стали, микролегированной
ниобием, в 1.7–2.0 раза превышают соответству-
ющие показатели зоны перегрева комплексно ле-
гированной стали. В связи с отсутствием норма-
тивных значений ударной вязкости зоны перегре-
ва при использовании имитационных методов
исследования в статье в качестве нормативного
критерия принята величина рекомендованная
стандартом [14] (не менее 63 Дж/см2).

Как видно из рис. 5а, в комплексно легирован-
ной стали значения ударной вязкости при темпера-
турах испытания минус 40 и минус 60°С находятся
ниже допустимого уровня во всем диапазоне ско-
ростей охлаждения металла. При температуре ми-
нус 20°С нормативные значения ударной вязкости
достигаются при скоростях охлаждения от 5 до
90°С/с, что в определенной степени охватывает
весь диапазон характерный для рассматриваемых
способов сварки (МДСФ, РДС, АДСЗГ, ЛС). В
стали, микролегированной только ниобием
(рис. 6б) значения ударной вязкости при темпе-

Рис. 2. Термокинетические диаграммы распада аустенита в зоне перегрева низкоуглеродистых сталей: комплексно ле-
гированная ванадием, ниобием и молибденом (---), микролегированная только ниобием (⎯).
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ратуре минус 60°С также находятся ниже норма-
тивного уровня. При минус 40 и минус 20°С зна-
чения KCV ≥ 63 Дж/см2 обеспечиваются при ско-
ростях охлаждения металла зоны перегрева в
диапазоне от 5.5 до 45°С/с и от 3 до ≥ 100°С/с соот-
ветственно.

Оценка размера зерна аустенита в зоне пере-
грева обеих сталей показала, что существенных
отличий не наблюдается. В среднем размер зерна
аустенита составлял 50–60 мкм. Схожий размер
зерна аустенита в исследованных сталях объясня-
ется примерно одинаковым содержанием титана
и азота, образующих частицы TiN, которые начи-
нают растворяться при температуре более 1250°С
[15–17]. Карбонитриды Nb растворяются при бо-
лее низких температурах (1150°С) [16, 18], что да-
же при кратковременном сварочном нагреве не
приводит к торможению роста зерна. Mo2C перехо-

Рис. 3. Изменение структурного состава, твердости и ударной вязкости (KCV–20) металла зоны перегрева стали, ком-
плексно легированной V–Nb–Mo, (а) и стали, микролегированной Nb, (б) в зависимости от скорости охлаждения.
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дит в твердый раствор при температуре менее 700°С
[16], а VC и VN при температуре около 1100°С
[4, 19]. Экспериментальные данные, приведен-
ные в статье [20], показывают влияние содержа-
ния молибдена при прочих равных условиях на
размер зерна аустенита. Так, при его содержании в
сталях примерно 0.009 и 0.03% размер зерна аусте-
нита в зоне перегрева составляет 76–83 и 120–
150 мкм соответственно. В работах [16, 21, 22] при
исследовании сталей с близким к композиции ле-
гирования V–Mo–Nb химическим составом был
получен схожий размер зерна аустенита (до 60 мкм).

Также стоит отметить различные мнения о
влиянии содержания молибдена и ванадия при
прочих равных условиях на ударную вязкость
сварных соединений (зоны перегрева). Так, по-

вышение содержания ванадия [4] в стали приво-
дит к понижению значений ударной вязкости зо-
ны перегрева из-за увеличения размера мартен-
ситно-аустенитных фаз (МА-фаз). В работах
[20, 17] установлено положительное влияние содер-
жания молибдена на повышение величины пара-
метра CTOD и ударную вязкость сварных соедине-
ний за счет формирования бейнита благоприятной
морфологии. Однако в работе [23] эксперименталь-
но показано, что повышение содержания молибде-
на в стали приводит к понижению значений удар-
ной вязкости сварных соединений.

Также было обнаружено, что в стали с ком-
плексным легированием в металле зоны перегре-
ва (wохл – 5°С/с) количество МА-фаз, в том числе
на границах аустенитных зерен, существенно выше,

Рис. 5. Изменение ударной вязкости в зависимости от температуры испытания (указана на кривых) и скорости охла-
ждения металла зоны перегрева стали, комплексно легированной V–Nb–Mo, (а) и стали, микролегированной Nb, (б).

0
20
40
60
80

100
120
140
160
180
200
220

1 10

–60

–20
–40

–20

Минимально-допустимое значение

(а)

Уд
ар

на
я 

вя
зк

ос
ть

, Д
ж

/с
м

2

100
Скорость охлаждения, °С/с

0
20
40
60
80

100
120
140
160
180
200
220

1

(б)

Уд
ар

на
я 

вя
зк

ос
ть

, Д
ж

/с
м

2

10010
Скорость охлаждения, °С/с

–40
–60

Рис. 6. Фазы на границах и в аустенитных зернах зоны перегрева стали, легированной V–Nb–Mo, (а) и стали, микро-
легированной Nb, (б) (wохл – 5°С/с).

20 мкм(а) (б)

МА-фазы

20 мкм



774

ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 122  № 7  2021

УТКИН и др.

чем в стали, содержащей только ниобий (рис. 6).
Согласно литературным данным [4, 16, 24], в ста-
лях с близким химическим составом при сварке
также формируются МА-фазы. В исследованных
сталях размер МА-фаз составляет до 7 мкм, при
этом в стали, содержащей только ниобий, встреча-
ются единичные области размером около 10 мкм.
Таким образом, МА-фазы (большее их содержа-
ние в комплексно легированной стали), располо-
женные на границах и в аустенитных зернах, при-
водят к более низким значениям ударной вязко-
сти металла зоны перегрева стали с комплексным
легированием по сравнению со сталью, микроле-
гированной только Nb.

На основании оценки влияния композиции
легирования стали на формирование структурно-
фазового состава и механических свойств металла
зоны перегрева показано, что наиболее предпо-
чтительным является использование стали, мик-
ролегированной только ниобием.

ВЫВОДЫ
Наличие в ниобийсодержащей стали ванадия

и молибдена приводит к повышению устойчиво-
сти аустенита к распаду в металле зоны перегре-
ва, по сравнению со сталью, микролегированной
только ниобием, и формированию структурно-фа-
зового состава, характеризующегося большим ко-
личеством высокодисперсного бейнита, мартен-
сита и МА-фаз.

Более высокая загрязненность границ аустенит-
ных зерен зоны перегрева выделениями МА-фаз в
комплексно легированной стали, а также боль-
шее количество мартенсита в структурно-фазо-
вом составе оказывает негативное влияние на со-
противление стали хрупкому разрушению во всем
диапазоне исследованных скоростей охлаждения.
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ВВЕДЕНИЕ
Одним из ведущих направлений развития

авиастроения является снижение веса авиатехни-
ки. По данным [1, 2], вес бортовой кабельной се-
ти (БКС) авиаконструкций составляет ~20–25%
от общего веса. При этом использование алюми-
ниевых проводов вместо медных позволяет сни-
зить вес БКС до 30% [3–5]. Все это делает алюми-
ний весьма привлекательным материалом для
обеспечения электротехнических нужд авиации.

Условия эксплуатации бортовых проводов
предусматривают их нагревы до 250°С. Посколь-
ку температура рекристаллизации нелегирован-
ного алюминия (типа А7Е) ниже 250°С [6], то за-
дача повышения термической стабильности про-
вода при сохранении уровня электрической
проводимости является актуальной. В работах
[7, 8] под руководством Добаткина был предло-
жен способ повышения термостойкости алюми-
ния за счет введения добавок редкоземельных
металлов (РЗМ, в основном, Ce и La). Данный
подход нашел реализацию в составе сплава Al–
7% РЗМ (01417 по ТУ 1-809-1038-96), получаемо-
го по гранульной технологии с последующими
операциями порошковой металлургии (техноло-
гия RS/PM).

Ввиду сложности исполнения технологии
RS/PM предприятием “НПЦ Магнитной гидро-
динамики” для производства слитков с мелко-
дисперсной структурой был предложен способ

литья в электромагнитный кристаллизатор (тех-
нология ЭМК) [9]. Технология ЭМК обеспечива-
ет скорости охлаждения литой заготовки, сопо-
ставимые со скоростями при технологии RS/PM.
В частности, сравнительный анализ электропро-
водности и прочности волоченой проволоки из
сплава 01417 [10], полученного по технологии
RS/PM и технологии ЭМК, показал сопостави-
мые значения.

В то же время оценка свойств электропровод-
ности, прочности и термостойкости, проведен-
ная в [11] в условиях моделирования процесса не-
прерывного литья и прокатки для сплава состава
Al–0.5% Ca–0.5% Fe–0.25% Si–0.2% Zr–0.1% Sc,
показала сбалансированное сочетание этих ха-
рактеристик. Результаты исследования, приве-
денные в работе [12], показали, что наличие в
сплаве 4 мас. % Ca, 1 мас. % Fe и 0,6 мас. % Si поз-
воляет реализовать тип структуры аналогичный
структуре сплава 01417 за счет образования дисперс-
ной эвтектики (Al) + Al4Ca + Al10CaFe2 + Al2CaSi2.
Стоит отметить, что использование кальция в ка-
честве легирующей добавки положительно ска-
зывается на снижении общей плотности сплава.
А наноразмерные дисперсоиды Al3Zr (L12), фор-
мирующиеся в процессе отжига, являются эф-
фективными антирекристаллизаторами за счет
торможения движения дислокаций [13–16].

По совокупности приведенных аспектов была
сформулирована цель настоящей работы: прове-
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дение сравнительного анализа электропроводно-
сти, прочности и термостойкости проволоки из
сплава на базе системы Al–Ca–Fe–Si–Zr, произ-
водимого по технологии ЭМК, и сплава 01417, по-
лучаемого по технологии RS/PM.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНЫЕ МЕТОДИКИ

Объектом исследования являлся сплав
A1KЖЦр расчетного состава Al–1% Ca–
0.5% Fe–0.25% Si–0.5% Zr в виде литого прутка
диаметром 8 мм, полученного по технологии ЭМК.
Поскольку в сплаве 01417 содержится около 9 об. %
эвтектической фазы при реализации технологии
RS/PM [17], то выбор состава сплава A1KЖЦр
определялся ранее полученными результатами по
диаграмме состояния Al–Ca–Fe–Si [18, 19] и из
расчета суммарной доли вторых фаз около 5 об. %
с увеличением доли Al4Ca в эвтектике [11]. Добав-
ка Zr задана на уровне предельной растворимости
элемента при применяемой скорости охлаждения
слитка [20–22]. Фактический состав сплава при-
веден в табл. 1. Сплав приготавливали на базе алю-
миния марки А85 ГОСТ 11609–2001. Анализ фазо-
вого состава производили с помощью программно-
го обеспечения Thermo-Calc (база TTAL5).

Далее из литого прутка холодной прокаткой на
вальцах ВЭМ 3М была получена проволока с
квадратным сечением 1 × 1 мм. Проволоку под-
вергали одноступенчатой термической обработке
с целью оценки термической стабильности, а так-
же отжигали по двухступенчатым режимам с це-
лью образования в микроструктуре наноразмер-
ных дисперсоидов Al3Zr (L12). Режимы обработки
проволоки приведены в табл. 2.

Влияние температуры отжига на удельную
электропроводность (далее УЭП) и твердость
оценивали на литом образце и холоднокатаном
листе толщиной 2 мм, полученном из литого
прутка. Температурный диапазон отжигов нахо-
дился в интервале 300–600°С с шагом 50°С и вы-
держкой 3 часа на каждой ступени. Величину
УЭП оценивали методом вихревых токов на

структуроскопе ВЭ-26НП по методике ГОСТ Р
ИСО 15549–2009. Значения удельного электросо-
противления (УЭС) рассчитывали, как обратную
величину от удельной электропроводности. Изме-
рение твердости производили на микротвердомере
Metkon DURALINE MH-6 при нагрузке – 1 Н, вре-
мени теста – 10 с по методике ГОСТ 2999–75.

Микроструктуру слитков и листов изучали на
сканирующем электронном микроскопе TESCAN
VEGA 3 SBH (СЭМ) с использованием энерго-
дисперсионной приставки для микроанализа
(МРСА) X-Act Oxford Instruments. Механические
испытания холоднокатаной проволоки сечени-
ем 1 мм2, полученной из литого прутка, проводи-
ли на испытательной машине Zwick Roell Z250 по
методике ГОСТ 10446–80. Значения удельного
электросопротивления проволоки получены с
помощью милиомметра GOM-804 по методике
ГОСТ 7229–76.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНЫЕ РЕЗУЛЬТАТЫ

Микроструктура литого прутка характеризует-
ся тонкими прожилками эвтектики по границам
дендритных ячеек алюминиевого твердого рас-
твора (Al) (рис. 1а).

Наличие первичных кристаллов Al3Zr (D023) в
структуре прутка не выявлено. Параметр дендрит-
ной ячейки (d) составил 2.30 ± 0.07 мкм, что соот-
ветствует скорости охлаждения Vc ~ 103–104 К/с со-
гласно [23]. Расчет фазового состава в условиях
метастабильного равновесия по цирконию спла-
ва A1KЖЦр в сравнении со сплавом АК0.5Ж [11]
выявил рост долей двух фаз – Al4Ca и Al3Zr (L12)
(табл. 3). Поскольку в сплаве Al–0.5% Fe–0.2%
Si–0.2% Zr–0.1% Sс [11] установлено наличие фаз

Таблица 1. Фактический химический состав экспери-
ментального сплава A1KЖЦр

Элемент Содержание, мас. %

Ca 0.81 ± 0.02

Fe 0.48 ± 0.03

Si 0.24 ± 0.02

Zr 0.46 ± 0.05

Al Основа

Таблица 2. Режимы термообработки холоднокатаной
проволоки из сплава А1КЖЦр

Обозначение
Режим отжига

Температура, °С Время, ч

S0 холоднокатаное, исходное

одноступенчатый отжиг

ST300 300 1

двухступенчатый отжиг:

S400 350 3

400 3

двухступенчатый отжиг:

S450 350 3

450 3
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КОРОТКОВА и др.

Al4Ca, Al10CaFe2 и Al2CaSi2 ожидаема реализация в
структуре сплава A1KЖЦр данных соединений в
составе эвтектики. Анализ структуры медленно за-
кристаллизованного сплава A1KЖЦр (рис. 1б) по-
казал огрубление структурных составляющих, а
также выявил наличие соединения Al3Fe игольчатой
морфологии. Согласно [18, 24] изменение фазового

состава обусловлено подавлением перитектической
реакции L + Al3Fe → (Al) + Al10CaFe2 + Al2CaSi2.

Анализ изменений в микроструктуре в процес-
се отжига листа показал, что при 400°С имеет ме-
сто частичная фрагментация частиц (рис. 2б), вы-
являемая при сравнении с исходной структурой
холоднокатаного сплава (рис. 2а) При температу-

Рис. 1. Микроструктура сплава A1KЖЦр (СЭМ): а – исходное состояние (литой пруток), б – медленное охлаждение.

5 мкм(а) 100 мкм(б)

Al3Fe

Таблица 3. Фазовый состав экспериментального сплава A1KЖЦр и сплава АК0.5Ж [11] при температуре 300°С

Сплав

Массовая доля (Qm) вторых фаз
Суммарная объемная доля вторых фаз 

(∑Qv)
Al4Ca Al2CaSi2 L12 Al10CaFe2

A1KЖЦр 1.66 0.64 0.91 1.98 4.74

АК0.5Ж 0.46 0.70 0.52 2.07 3.24

Рис. 2. Микроструктура (СЭМ) холоднокатаного сплава (листа толщиной 2 мм) в исходном состоянии (а) и после от-
жига при температурах: 400 (б), 500 (в), 600°С (г).

5 мкм(а) 5 мкм(б) 5 мкм(в) 5 мкм(г)
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ре отжига 500°С (рис. 2в) наблюдается сфероиди-
зация интерметаллидов кальций-содержащих фаз
(Al4Ca, Al10CaFe2, Al2CaSi2). При 600°С (рис. 2г)
имеет место общее огрубление структуры за счет
роста частиц, прежде всего Al10CaFe2, идентифи-
цируемых методом МРСА.

На образцах из литого прутка и холоднокатаного
листа экспериментального сплава также были по-
лучены значения УЭС и твердости после отжигов в
температурном интервале 300–600°С. Поскольку
определение УЭС для литого образца ограничено
возможностями измерительного прибора, удельное
электросопротивление анализировали только в хо-
лоднокатаном сплаве. Анализ значений УЭС в за-
висимости от режима отжига (рис. 3) выявил сни-
жение значений после 350°С, что вызвано про-
цессом распада (Al) по Zr. При температуре
отжига 450°С УЭС составляет 30.9 нОм м, мини-
мальное значение – 30.0 нОм м достигается в ре-
зультате отжига при 500°С. После отжига при
550°С эта величина составляет 30.3 нОм м. Полу-
ченные значения после отжига при 450°С говорят
о стабильности фазового состава при высоких
температурах. Общий разброс значений невелик
и составляет 9.4 нОм м.

Анализ зависимостей твердости литого и де-
формированного сплава от температуры отжига
выявил интересное соотношение: деформацион-
ное упрочнение холоднокатаного листа (с разни-
цей в ~30 HV относительно литого сплава) сохра-
няется до 300°С включительно. Поскольку дан-
ная температура недостаточна для прохождения
распада (Al) по Zr, такой эффект можно объяс-
нить отсутствием структурных изменений эвтек-
тических фаз при нагреве, и можно говорить об их
термической стабильности. Незначительное коле-
бание значений при 350°С, вероятно, обусловлено
процессом образования зон Гинье–Престона и
предвыделений [25, 26], характерных для начала
распада (Al) по Zr. При температуре свыше 450°С
для холоднокатаного листа характерно разупрочне-
ние, что объясняется процессами изменения мик-
роструктуры, описанными выше, изменением мо-
дификации частиц фазы Al3Zr c L12 на D023 [25, 26] и
далее закономерно протекающим процессом ре-
кристаллизации [16, 19]. Литой сплав также демон-
стрирует стабильность значений твердости до тем-
пературы 350°С. Затем при температуре отжига
450°С, соответствующей максимальной скорости
распада (Al) по Zr, твердость достигает максиму-
ма (~60 HV). Отжиг при температуре выше 450°С
приводит к разупрочнению, что вызвано огрубле-
нием структуры за счет формоизменения и роста
частиц. Примечательно, что при температуре от-
жига 450°С значения HV для прутка и для листа
практически одинаковы. Поскольку при этой

температуре происходит фрагментация Ca-со-
держащих частиц (рис. 2а–2в), и следовало бы
ожидать процесса движения дислокаций, то веро-
ятно при этой температуре основную роль выпол-
няют дисперсоиды Al3Zr (L12), сохраняющие раз-
мер около 10 нм [6, 16].

Основываясь на полученном в процессе отжи-
гов эффекте упрочнения, термостойкости, а так-
же показателях УЭС холоднокатаного листа и ли-
того прутка (рис. 3) была определена дальнейшая
схема получения проволоки. Схема термомехани-
ческой обработки состояла в получении холоднока-
таной проволоки сечением 1 мм2 (степень обжатия
98%) и проведении ступенчатых отжигов проволо-
ки с целью выделения дисперсоидов Al3Zr (L12) из
(Al) (табл. 2) [6, 13]. Результаты механических ис-
пытаний на одноосное растяжение, а также полу-
ченные значения электросопротивления прово-
локи в исходном состоянии, после ступенчатых
отжигов приведены в табл. 4. Объектом сравне-
ния являлась холоднокатаная проволока из спла-
ва 01417, полученная по технологии RS/PM [7].

Рис. 3. Влияние температуры отжига на удельное
электросопротивление (а) и твердость (б) экспери-
ментальных образцов из сплава A1KЖЦр.
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Как видно из табл. 4, холоднокатаная проволо-
ка (S0) из экспериментального сплава A1KЖЦр
обладает более высоким пределом прочности и
сопоставимой пластичностью по сравнению с
проволокой из сплава 01417 в аналогичном состо-
янии. Низкие значения удельного электросопро-
тивления для проволоки из сплава A1KЖЦр в со-
стоянии S0 обусловлены, прежде всего, циркони-
ем, растворенным в твердом растворе алюминия.
Последующая термическая обработка позволяет
существенно снизить удельное электросопротив-
ление до уровня УЭС сплава 01417. Двухступенча-
тый отжиг по режиму S400 снижает предел проч-
ности на 60 МПа, при неизменной пластичности.
А отжиг по режиму S450 снижает прочность до
180 МПа, при росте абсолютного значения пла-
стичности и электропроводности (как обратной
величине электросопротивления). Полученные
результаты показывают, что обработка проволо-
ки из сплава A1KЖЦр по режиму S450 позволяет
достичь уровня свойств сопоставимого со свой-

ствами проволоки из сплава 01417. Фрактограммы
проволоки в исходном состоянии (S0) и состоя-
нии S450 демонстрируют вязкие мелкоямочные
изломы (рис. 4). Изломы проволоки образованы
при осевом растяжении и имеют локальное уто-
нение (шейку) в месте наибольшей локализации
деформации.

Особого внимания заслуживают значения ме-
ханических свойств экспериментальной прово-
локи после одноступенчатого отжига при 300°С
(ST300). Поскольку при данной температуре цир-
коний не оказывает своего влияния [6, 17], то по-
лученный эффект может быть обусловлен только
устойчивостью к нагревам структурных составля-
ющих эвтектического происхождения. Данные
значения демонстрируют возможность получе-
ния термически стабильного проводникового ма-
териала на базе системы Al–Ca–Fe–Si, что влечет
за собой дополнительное преимущество в эконо-
мических показателях.

Таблица 4. Сравнение физико-механических свойств холоднокатаной проволоки из сплава A1KЖЦр и из спла-
ва 01417 [7]

Сплав Состояние
Механические свойства Физические свойства

σв, МПа δ, % УЭС, мкОм м %, IACS

A1KЖЦр S0 (холоднокатаное) 268 ± 2 2.9 ± 0.7 0.044 ± 0.001 39

ST300 276 ± 5 1.1 ± 0.4 – –

S400 198 ± 7 3.1 ± 0.5 0.035 ± 0.002 49

S450 180 ± 2 3.5 ± 0.5 0.032 ± 0.001 54

01417 RS/PM холоднокатаное 180–230 2.5–4.6 0.031–0.032 56–54

Рис. 4. Фрактограммы холоднокатаной проволоки сечением 1 мм2 из сплава A1KЖЦр после испытания на разрыв
(СЭМ): а) исходное состояние (S0), б) S450 (см. табл. 2). BSE – детектор обратно отраженных электронов, SE – детек-
тор вторичных электронов.

5 мкм(а) 5 мкм(б)

SEBSESEBSE
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ВЫВОДЫ

1. Изучено влияние температуры отжига на
структуру, удельное электросопротивление и твер-
дость холоднокатаного листа из сплава Al–1% Ca–
0.5% Fe–0.25% Si–0.5% Zr, полученного из прут-
ка, отлитого по технологии литья в электромаг-
нитный кристаллизатор. Установлено, что отжиг
снижает электросопротивление и при 450°С оно
составляет 0.031 мкОм м. Значения твердости для
листа остаются высокими и практически не меня-
ются до 450°С.

2. Экспериментальным путем установлено,
что холоднокатаная проволока из сплава Al–1%
Ca–0.5% Fe–0.25% Si–0.5% Zr, полученного с
применением технологии литья в электромагнит-
ный кристаллизатор, обладает более высоким
пределом прочности, сопоставимой пластично-
стью по сравнению с проволокой из сплава Al–
7% РЗМ, полученного по технологии RS/PM. Од-
нако высокое электросопротивление материала
за счет растворенного циркония требует проведе-
ния термической обработки.

3. Показано, что достичь сопоставимого со
сплавом Al–7% РЗМ уровня свойств прочности,
электропроводности и пластичности на проволо-
ке из сплава Al–1% Ca–0.5% Fe–0.25% Si–
0.5% Zr позволяет двухступенчатый отжиг при
температурах 350 и 450°С с выдержкой 3 ч на каж-
дой ступени.

4. Установлено, что за счет образования Ca-со-
держащих фаз эвтектического происхождения
возможно обеспечение термической стабильно-
сти сплава до 300°С включительно. Это позволяет
рассматривать систему Al–Ca–Fe–Si в качестве
перспективной для разработки проводниковых
экономнолегированных термостойких сплавов.

Исследование выполнено за счет гранта Рос-
сийского научного фонда (проект № 20-79-00239).

СПИСОК ЛИТЕРАТУРЫ
1. Егер С.М., Матвеенко А.М., Шаталов И.А. Основы

авиационной техники. 2-е изд. Под ред. И.А. Ша-
талова. М.: Изд-во МАИ, 1999. 576 с.

2. Avdulov A.A., Sergeev N.V., Gudkov I.S., Timofeev V.N.,
Gorokhov Yu.V. Avdulova Yu.S. Wire production devel-
opment of special aluminum alloys based on electro-
magnetic mold casting method and continuous extru-
sion process known as conform // J. Sib. Fed. Univ.
Eng. technol. 2017. V. 10(1). P. 85–94. 
https://doi.org/10.17516/1999-494X-2017-10-1-85-94

3. Технический справочник: Кабели, провода, мате-
риалы для кабельной индустрии. 3-е изд. М.: НКП
“Эллипс”, 2006. 360 с.

4. Вульф Б.К., Ромадин К.П. Авиационное материало-
ведение. 3-е изд. М.: Машиностроение, 1967. 422 с.

5. Матвеев Ю.В., Гаврилова В.П., Баранов В.В. Легкие
проводниковые материалы для авиапродов // Ка-
бели и провода. 2006. № 5. С. 22–23.

6. Belov N.A., Alabin A.N., Prokhorov A.Y. The influence
that a zirconium additive has on the strength and elec-
trical resistance of cold-rolled aluminum sheets. //
Russ. J. Non-ferrous Met. 2009. V. 50. P. 357–362. 
https://doi.org/10.3103/S1067821209040099

7. Добаткин В.И., Елагин В.И., Федоров В.М. Быстро-
закристаллизованные алюминиевые сплавы. М.:
ВИЛС, 1995. 341 с.

8. Добаткин В.И., Елагин В.И., Федоров В.М. Грану-
лируемые алюминиевые сплавы с особыми физи-
ческими свойствами // Авиационная промышлен-
ность. 1990. № 7. С. 55–57.

9. Первухин М.В., Тимофеев В.Н. Современные элек-
тротехнологии для производства высококачествен-
ных алюминиевых сплавов. Красноярск: СФУ, 2015.
155 с.

10. Korotkova N.O., Belov N.A., Timofeev V.N., Motkov M.M.,
Cherkasov S.O. Influence of heat treatment on the
structure and properties of an Al–7% REM conductive
aluminum alloy casted in an electromagnetic crystalliz-
er // Phys. Met. Metal. 2020. V. 121. № 2. P. 182–188. 
https://doi.org/10.1134/S0031918X2002009X

11. Korotkova N.O., Belov N.A., Avksentieva N.N., Aksenov A.A.
Effect of calcium additives on the phase composition
and physicomechanical properties of a conductive alloy
Al–0.5% Fe–0.2% Si–0.2% Zr–0.1% Sc // Phys. Met.
Metal. 2020. V. 121. № 1. P. 95–101. 
https://doi.org/10.1134/S0031918X20010093

12. Belov, N.A., Akopyan, T.K., Korotkova, N.O., Nau-
mova E.A., Pesin A.M., Letyagin N.V. Structure and
properties of Al–Ca(Fe, Si, Zr, Sc) wire alloy manufac-
tured from as-cast billet // JOM. 2020. V. 72. P. 3760–
3768. 
https://doi.org/10.1007/s11837-020-04342-x

13. Çadırl E., Tecer H., Sahin M., Yılmaz E., Kırındı T.,
Gündüz M. Effect of heat treatments on the microhard-
ness and tensile strength of Al–0.25 wt % Zr alloy //
J. Alloys Compd. 2015. V. 632. P. 229–237. 
https://doi.org/10.1016/j.jallcom.2015.01.193

14. Orlova T.S., Mavlyutov A.M., Latynina T.A., Uby-
ivovk E.V., Murashkin M.Y., Schneider R., Gerthsen D.,
Valiev R.Z. Influence of severe plastic deformation on
microstructure strength and electrical conductivity of
aged Al–0.4Zr (wt %) alloy // Rev. Adv. Mater. Sci.
2018. V. 55. P. 92–101. 
https://doi.org/10.1515/rams-2018-0032

15. Yuan W., Liang Zh. Effect of Zr addition on properties
of Al–Mg–Si aluminum alloy used for all aluminum
alloy conductor // Mater. Des. 2011. V. 32 № 8–9.
P. 4195–4200. 
https://doi.org/10.1016/j.matdes.2011.04.034

16. Knipling K.E., Dunand D.C., Seidman D.N. Precipita-
tion evolution in Al–Zr and Al–Zr–Ti alloys during
isothermal aging at 375–425°C // Acta Mater. 2008.
V. 56. P. 114–127. 
https://doi.org/10.1016/j.actamat.2007.09.004



782

ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 122  № 7  2021

КОРОТКОВА и др.

17. Belov N.A., Alabin A.N., Teleuova A.R. Comparative
analysis of alloying additives as applied to the produc-
tion of heat-resistant aluminum-base wires // Met. Sci.
Heat. Treat. 2012. V.53. P. 455–459. 
https://doi.org/10.1007/s11041-012-9415-5

18. Belov N.A., Naumova E.A., Akopyan T.K. Doroshenko V.V.
Phase Diagram of the Al–Ca–Fe–Si system and its
application for the design of aluminum matrix com-
posites // JOM. 2018. V. 70. P. 2710–2715. 
https://doi.org/10.1007/s11837-018-2948-3

19. Белов Н.А., Наумова Е.А., Акопян Т.К. Эвтектиче-
ские сплавы на основе алюминия: новые системы
легирования. М.: Руда и Металлы, 2016. 256 с.

20. Brubak J.P., Eftestol B., Ladiszlaldesz F. Aluminium al-
loy, a method of making it and an application of the al-
loy. Patent US 5067994. Publication: 1991–11–26.

21. Kenichi S., Kazuhisa Y., Yasumasa H.,Takasi K., Minoru Y.
High conductive heat-resistant aluminum alloy. Patent
US 4402763. Publication: 1983–09–06.

22. Jabłoński M., Knych T.A., Smyrak B. New aluminium
alloys for electrical wires of fine diameter for automo-
tive industry // Arch. Metall. Mater. 2009. V. 54. № 3.

P. 671–676. https://www.researchgate.net/publica-
tion/263734063_New_aluminium_alloys_for_electric
al_wires_of_fine_diameter_for_automotive_industry.

23. Телешов В.В. Фундаментальная закономерность из-
менения структуры при кристаллизации алюминие-
вых сплавов с разной скоростью охлаждения // Тех-
нология легких сплавов. 2015. № 2. С. 13–18.

24. Belov N.A., Naumova E.A., Ilyukhin V.D., Doroshenko V.V.
Structure and mechanical properties of Al–6% Ca–
1% Fe alloy foundry goods, obtained by die casting //
Tsvet. Met. 2017. V. 3. P. 55–61. 
https://doi.org/10.17580/tsm.2017.03.11

25. Lefebvre W., Danoix F., Hallem H., Forbord B., Bostel A.,
Marthinsen K. Precipitation kinetic of Al3(Sc, Zr) dis-
persoids in aluminium // J. Alloys Compd. 2009.
V. 470. P. 107–110. 
https://doi.org/10.1016/j.jallcom.2008.02.043

26. Clouet E., Barbu A., Lae L., Martin G. Precipitation ki-
netics of Al3Zr and Al3Sc in aluminum alloys modeled
with cluster dynamics // Acta Mater. 2005. V. 53.
P. 2313–2325. 
https://doi.org/10.1016/j.actamat.2005.01.038


