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Спиновые клапаны с расположенной в нижней части структуры композицией CoFe/Dy/CoFe были
изготовлены методом магнетронного напыления. Проведено исследование влияния длительного
хранения и термического воздействия на микроструктуру и магнито-транспортные свойства спино-
вых клапанов. Изменение температуры компенсации использовано как индикатор интенсивности
диффузионных процессов в обменно-связанной структуре CoFe/Dy/CoFe. Обнаружено, что при
уменьшении толщины слоя диспрозия уменьшаются обусловленные диффузией изменения магни-
тотранспортных свойств. Показано, что даже при малой номинальной толщине (4 нм) слоя диспро-
зия, по истечении 3 мес. после напыления в составе наноструктуры содержится чистый Dy, атомы
которого не участвуют в сперимагнитном упорядочении интерфейса Dy–Co–Fe.
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ВВЕДЕНИЕ
Многослойные наноструктуры, в состав кото-

рых входят редкоземельные (РЗМ) и переходные
металлы группы железа (ПМ), являются объек-
том постоянного интереса исследователей [1–4].
Магнитные характеристики этих структур обу-
словлены сочетанием вкладов 3d и 4f-магнетизма
отдельных слоев и последовательностью обмен-
ных взаимодействий между соседними слоями.
Использование в таких наноструктурах компози-
ции ПМ/Cu/ПМ, обладающей эффектом гигант-
ского магнитосопротивления (ГМС), позволяет по-
лучать уникальные магнитотранспортные свойства.
В этом случае магниторезистивные характеристики
наноструктуры зависят от температуры и суще-
ственно изменяются при магнитных фазовых пе-
реходах в слое РЗМ [5, 6]. С другой стороны, если
свойства наноструктуры хорошо исследованы и
предсказуемы, то включение в ее состав слоя РЗМ
позволяет использовать изменения магнитосо-
противления всей структуры как индикатор маг-
нитного состояния РЗМ [7].

Редкоземельный металл диспрозий в антифер-
ромагнитной фазе обладает геликоидальной маг-
нитной структурой. Результирующий магнитный
момент в каждой базисной плоскости гексаго-

нальной плотноупакованной (ГПУ) кристалли-
ческой решетки диспрозия повернут относитель-
но момента в соседней плоскости на некоторый
угол. Под влиянием приложенного внешнего
магнитного поля происходит деформация маг-
нитной геликоиды и переход к веерообразной
структуре, обладающей некомпенсированным
магнитным моментом [8]. Для объемного дис-
прозия температуры фазовых переходов ферро-
магнетик – антиферромагнетик и антиферромаг-
нетик – парамагнетик составляют TС = 85 К и
TN = 179 K. Для нанослоев диспрозия, в зависи-
мости от особенностей микроструктуры, возмо-
жен как прямой переход ферромагнетик–пара-
магнетик, так и последовательность переходов
ферромагнетик–антиферромагнетик–парамаг-
нетик [9]. В работе [10] показано, что для слоев
диспрозия, входящих в состав наноструктуры, TN
существенно зависит от толщины слоя. При фор-
мировании в диспрозии антиферромагнитного
геликоидального упорядочения на температур-
ных зависимостях электросопротивления появ-
ляется характерная аномалия [8]. Ранее мы на-
блюдали эту аномалию для наноструктур буфер-
ный слой/Dy/защитный слой, где в качестве
буферного и защитного слоя использовали Ta и
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сплавы Co90Fe10 и Ni80Fe20 [7]. Было показано [6],
что при толщинах слоя диспрозия tDy = 10–900 нм
происходит переход антиферромагнетик – пара-
магнетик и его температура возрастает с увеличе-
нием tDy.

Один из сложных моментов, возникающих
при исследовании наноструктур, содержащих
слои диспрозия, связан с интенсивными диффу-
зионными процессами на границе РЗМ/ПМ. Эти
процессы приводят к изменениям магнитных и
магнитотранспортных свойств наноструктуры с
течением времени [11]. В результате диффузии, в
частности, при соседстве слоев Dy и ферромаг-
нитного сплава CoFe появляются три магнитных
материала с существенно различными свойства-
ми: сплав переходных 3d-металлов CoFe, редко-
земельный металл диспрозий и интерфейс Dy–
Co–Fe, обладающий большой дисперсией анизо-
тропии, достаточно высокой TС ≈ 400–550 K и
сильной зависимостью коэрцитивной силы от
температуры [12–15]. В работах [16–18] показано,
что для тонких слоев Dy–Co и Dy–Fe характерно
состояние сперимагнетизма. Обменное взаимо-
действие между атомами РЗМ и ПМ создает фер-
римагнитное упорядочение, которое модулирует-
ся разбросом локальной анизотропии. Магнит-
ные моменты атомов диспрозия ориентированы в
пределах конуса. Угол раствора этого конуса (β)
изменяется при изменении поля и температуры.
Магнитные моменты атомов 3d-металлов образу-
ют ферромагнитное упорядочение, однако и для
них возможен разброс в пределах некоторого ко-
нуса, обусловленный взаимодействием с атомами
диспрозия [19].

В доступной в настоящее время литературе нет
однозначного ответа на вопрос – остается ли чистый
диспрозий в составе структуры ПМ/РЗМ/ПМ, если
номинальная толщина слоя Dy соизмерима с про-
странственным периодом геликоидальной струк-
туры. Эта информация актуальна как для разра-
ботки функциональных материалов на основе на-
ноструктур, содержащих РЗМ, так и для поиска
теоретически предсказанных спиновых эффектов
в металлических гелимагнетиках [20, 21].

В данной работе мы исследуем магнитотранс-
портные свойства наноструктур типа “спиновый
клапан” на основе обменно-связанных слоев ге-
ликоидального магнетика Dy и сплава Co90Fe10 и
изменение этих свойств со временем и при тер-
мическом воздействии в процессе интердиффу-
зии. Особое внимание уделяется поиску стабиль-
ной во времени и термически устойчивой компо-
зиции.

ЭКСПЕРИМЕНТ
Наноструктуры типа “спиновый клапан” ком-

позиции Ta(5)/Co90Fe10(2)/Dy(tDy)/Co90Fe10(2)/

Cu(3.4)/Co90Fe10(3.5)/Ta(6) были изготовлены
методом магнетронного напыления на подложках
монокристаллического Al2O3 ориентации R (012).
Толщины слоев указаны в скобках в нанометрах.
Напыление проводили в магнитном поле, прило-
женном в плоскости подложки. Базовое давление
остаточных газов в камере напыления составляло
~6 × 10–7 Па. Давление рабочего газа (Ar) при напы-
лении составляло 0.1 Па. Толщина слоя диспрозия
варьировалась и составляла tDy = 2, 4, 7, 10, 20, 40 и
60 нм. Сопротивление измеряли на образцах раз-
мером 2 × 8 мм четырехконтактным методом при
протекании постоянного тока в плоскости пленки.
Медные контактные площадки напыляли при по-
мощи маски. Измерение полевых и температур-
ных зависимостей сопротивления и отжиг в атмо-
сфере гелия проводили в установке, собранной на
базе электромагнита, прокачного криостата и тем-
пературного контроллера. Магнитосопротивление
определяли как MR = (R(H) – R(Hmax))/R(Hmax),
где R(H) – сопротивление в магнитном поле,
R(Hmax) – сопротивление в максимальном отри-
цательном поле (–18.5 кЭ), приложенном при из-
мерении. Исследования микроструктуры проводи-
ли методом рентгеновской дифракции ((Θ – 2Θ)-
скан) в излучении CoKα. Исследования кристалло-
графической текстуры проводили по методу кри-
вых качания (ω-скан).

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

Исследования микроструктуры

На дифрактограммах, полученных от исследу-
емых наноструктур с варьируемой толщиной слоя
диспрозия (рис. 1), видны рефлексы (100), (002),
(200) и (004) от ГПУ-структуры диспрозия; об-
щий пик (111) от гранецентрированной кубиче-
ской (ГЦК) структуры меди и сплава CoFe; сла-
бый рефлекс от объемно-центрированной струк-
туры тантала и два пика от монокристаллической
подложки Al2O3(R). На дифрактограммах, полу-
ченных от наноструктур с толщиной слоя диспро-
зия 7 нм и менее, рефлексы от ГПУ-решетки дис-
прозия не видны. Пик Dy(002) становится замет-
ным при tDy = 10 нм. При увеличении толщины
слоя диспрозия, интенсивность Dy(002) возрас-
тает, появляется пик Dy(100) и рефлексы более
высокого порядка Dy(004) и Dy(200). Интенсив-
ность пика (111) от CoFe и Cu снижается при уве-
личении tDy, так как подслой диспрозия CoFe и
Cu не способствует формированию в этих мате-
риалах текстуры k111l. Поэтому рост ГПУ-струк-
туры в слое диспрозия приводит к деградации
текстуры в слоях CoFe/Cu/CoFe. В самом слое
диспрозия при увеличении толщины происходит
возрастание совершенства аксиальной текстуры
k002l ось которой нормальна к плоскости пленки.
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На рис. 2 показана зависимость среднего угла
рассеяния текстуры (γ) от толщины слоя диспро-
зия. Величину γ определяли как полную ширину
на полувысоте кривой качания вокруг пика
Dy(002). Характер изменения угла γ с толщиной
слоя указывает на то, что с уменьшением tDy со-
вершенство текстуры k111l снижается и резко па-
дает при tDy < 20 нм.

Второй этап структурных исследований был
проведен через 3 мес. после напыления нано-
структур и отжига их в атмосфере гелия при тем-
пературе 373 K в течение 30 мин. Отжиг был про-
веден для ускорения диффузионных процессов
на границах CoFe/Dy. На рис. 3 показаны для
сравнения дифрактограммы от наноструктур с
tDy = 10 и 60 нм, полученные сразу после напыле-
ния и после отжига.

Для наноструктур с tDy = 20, 40 и 60 нм дифрак-
тограммы, полученные сразу после напыления,
отличаются от полученных после хранения и от-
жига образцов. Эти отличия тем больше, чем
больше номинальная толщина слоя диспрозия. В
частности, высота пика CoFe(111) уменьшается,
пики (002) и (100) ГПУ-решетки диспрозия ста-
новятся шире и ниже, причем пик (100) смещает-
ся в сторону больших углов. Эти изменения могут
быть следствием проникновения атомов Co и Fe в
решетку диспрозия, что приводит к появлению
микронапряжений первого и второго рода. Сме-
щение и увеличение ширины пиков (002) и (100)
диспрозия и уменьшение интенсивности пика
CoFe(111) позволяют предположить, что диффу-
зионное разрастание интерфейсов Dy–Co–Fe
происходит в основном за счет проникновения
атомов Co и Fe в слой диспрозия.

Таким образом, при отжиге происходит
уменьшение фактической толщины слоев CoFe и
Dy и разрастание интерфейсной области Dy–
Co–Fe. При малых толщинах слоя диспрозия
tDy = 7 и 10 нм дифрактограммы, полученные до и
после отжига, практически одинаковы. Высота,
ширина и положение пика CoFe(111) и слабого
пика Dy(002) не изменяются. Вероятно, в этом
случае большая часть номинальной толщины
слоя диспрозия сразу после напыления уже нахо-
дится в составе интерфейса Dy–Co–Fe.

Рис. 1. Дифрактограммы, полученные от нанострук-
тур Ta(5)/CoFe(2)/Dy(tDy)/CoFe(2)/Cu(3.4)/CoFe(3.5)/
Ta(6), tDy = 7, 10, 20, 40 и 60 нм.
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Рис. 2. Зависимость среднего угла рассеяния тексту-
ры от толщины слоя диспрозия для наноструктур
Ta(5)/CoFe(2)/Dy(tDy)/CoFe(2)/Cu(3.4)/CoFe(3.5)/Ta(6).
На вставке показаны кривые качания, полученные
для наноструктуры с tDy = 60 нм сразу после напыле-
ния и после отжига. Квадратные и круглые символы
относятся к данным, полученным после напыления и
после отжига, соответственно.

6

8

10

12

14

16

18

20

22

10 20 30 40 50 60
tDy, нм

�,
 г

ра
д

0

40 000

20 000

10 20 30
�, град

И
нт

ен
си

вн
ос

ть
, о

тн
. е

д.

Рис. 3. Дифрактограммы, полученные сразу после на-
пыления и после отжига наноструктур Ta(5)/CoFe(2)/
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Текстурные исследования показали, что после
хранения и отжига угол рассеяния текстуры k002l
в слое диспрозия незначительно увеличился для
наноструктуры с tDy = 20 нм и практически не из-
менился при tDy = 60 нм (рис. 2).

Таким образом, с уменьшением номинальной
толщины слоя диспрозия менее значительными
становятся изменения микроструктуры, проис-
ходящие при хранении и термической обработке
спиновых клапанов.

Магнитотранспортные свойства 
спиновых клапанов, содержащих 

слои CoFe/Dy/CoFe

Рассмотрим магнитную систему спинового
клапана как совокупность следующих магнитных
слоев: свободный слой с магнитным моментом
MF; референтный слой, который разделен слоем
диспрозия на две части с магнитными моментами
MR1 и MR2. Разделяющий слой в общем случае
представлен двумя фазами, магнитные свойства
которых зависят от температуры и приложенного
поля: чистым диспрозием с магнитным момен-
том MDy и интерфейсами Dy–Co–Fe (рис. 4). Ос-
новываясь на результатах, опубликованных ранее
другими исследователями [16–19], мы предпола-
гаем существование в интерфейсах Dy–Co–Fe
сперимагнитного упорядочения.

В результате антиферромагнитного обменного
взаимодействия моменты MR1 и MR2 антипарал-
лельны моменту MDy во всем исследуемом интер-
вале полей (от –18.5 до 18.5 кЭ). Для простоты
обозначим суммарный магнитный момент сплава
CoFe в референтном слое как MR и суммарный
магнитный момент диспрозия, входящего в слой
Dy и в интерфейс, как MΣDy. Величина MΣDy зави-
сит от температуры, в отличие от MR. Соответ-
ственно, для магнитной системы CoFe/Dy/CoFe
имеется температура компенсации (Tcomp), при
которой реализуется равенство противонаправ-
ленных моментов MR = MΣDy.

Магнитосопротивление спинового клапана
зависит от угла между магнитными моментами
MR1 и MF. Если эти моменты сонаправлены или
противонаправлены, то из-за спин-зависимого
рассеяния электронов проводимости реализует-
ся, соответственно, низкорезистивное или высо-
корезистивное состояние спинового клапана.

Полевые зависимости сопротивления измеря-
ли для спиновых клапанов с разной толщиной
слоя диспрозия. Вначале спиновый клапан охла-
ждали до 85 K в поле 18 кЭ, приложенном парал-
лельно оси легкого намагничивания. Затем обра-
зец нагревали и измеряли полевые зависимости
сопротивления при различных фиксированных
температурах. Первоначальное охлаждение в маг-
нитном поле до T < TN проводили для того, чтобы
при переходе диспрозия в антиферромагнитное
состояние возникло обменное взаимодействие
между Dy и соседними слоями CoFe.

На рис. 5 показаны полевые зависимости со-
противления спинового клапана, измеренные
при температурах, близких к температуре ком-
пенсации магнитных моментов MR и MΣDy. Изме-
рения были проведены в течение недели после
напыления наноструктур.

Характер зависимостей R(H), измеренных при
T > Tcomp, типичен для обладающих эффектом
ГМС наноструктур, в которых слой меди разделя-
ет магнитомягкий (свободный) и магнитожест-
кий (референтный) ферромагнитные слои. На
рис. 5 так выглядит кривая, полученная при T =
= 163 K. Резкий скачок сопротивления в малых
полях происходит из-за перемагничивания сво-
бодного слоя. Референтный слой перемагничива-
ется в больших полях. При достижении поля на-
сыщения магнитные моменты всех ферромагнит-
ных слоев сонаправлены с приложенным полем,
и сопротивление наноструктуры минимально.

При понижении температуры зависимость
R(H) принимает вид ступени, показанной на
рис. 5 при T = 153 K. Форма кривой обусловлена
тем, что во всем исследуемом интервале полей пе-
ремагничивается только свободный слой, момент
MF которого ориентируется вдоль поля, в то вре-

Рис. 4. Схематичное представление слоев, интерфей-
сов Dy–Co–Fe и направлений магнитных моментов в
поле, соответствующем высокорезистивному состоя-
нию спинового клапана.
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мя как ориентация MR1 практически не изменя-
ется. Это возможно, если при T ≈ Tcomp суммар-
ный магнитный момент слоев CoFe/Dy/CoFe
близок к нулю.

Дальнейшее понижение температуры приво-
дит к инверсии зависимости R(H), которая при-
нимает вид, показанный на рис. 5 для T = 133 K.
Видно, что в исследуемом интервале в больших
полях не достигается состояние насыщения, при
котором магнитные моменты всех слоев сона-
правлены с приложенным полем, а сопротивле-
ние минимально.

Объяснение наблюдаемых изменений формы
зависимостей R(H) с температурой состоит в сле-
дующем. При понижении температуры в слоях
CoFe/Dy/CoFe происходит изменение соотно-
шения между MR и MΣDy обусловленное тем, что в
диспрозии происходит переход парамагнетик–
антиферромагнетик, а в интерфейсе Dy–Co–Fe
изменяется угол β. Таким образом, при T > Tcomp
перемагничиванием обменно-связанной систе-
мы CoFe/Dy/CoFe управляют моменты CoFe
(MR > MΣDy), а при T < Tcomp управляющими явля-
ются моменты диспрозия MΣDy > MR. Для спиновых
клапанов с разной толщиной слоя диспрозия тем-
пература, при которой реализуется равенство маг-
нитных моментов MR и MΣDy, различна. На рис. 6
показаны магниторезистивные кривые спиновых
клапанов с разной толщиной слоя диспрозия, изме-
ренные при температурах T = 203 и 123 K, соответ-
ствующих парамагнитному и антиферромагнитно-
му состоянию диспрозия. При T = 203 K ни одна из
магниторезистивных кривых не инвертирована,
следовательно, MR > MΣDy и Tcomp < 203 K для спино-
вых клапанов с толщинами 2 ≤ tDy ≤ 60 нм. При
T = 123 K инвертированы магниторезистивные
кривые спиновых клапанов с tDy = 10, 20 и 60 нм,
а для образца с tDy = 4 нм кривая имеет форму сту-
пени. Следовательно, для этого образца темпера-
тура T = 123 K очень близка к Tcomp. Соответствен-
но для спиновых клапанов с tDy = 10, 20 и 60 нм
Tcomp > 123 K, в случае tDy = 2 нм Tcomp < 123 K. По
смещению высокополевых частей магниторези-
стивных кривых (рис. 6) видно, как с увеличением
номинальной толщины слоя диспрозия изменяется
интервал полей, в котором перемагничивается ре-
ферентный слой. В качестве характеристики поля
перемагничивания референтного слоя выберем по-
ле, в котором магнитосопротивление при повороте
магнитных моментов в референтном слое изме-
няется в 2 раза (рис. 7). Обозначим как Hr и Hri поля,
в которых этот поворот магнитных моментов про-
исходит при T > Tcomp и T < Tcomp соответственно.

На рис. 8 показаны зависимости полей пере-
магничивания референтного слоя от номиналь-
ной толщины слоя диспрозия при температурах
203 и 123 K. При T = 203 K диспрозий находится в

Рис. 5. Полевые зависимости сопротивления спино-
вого клапана Ta(5)/CoFe(2)/Dy(10)/CoFe(2)/
Cu(3.4)/CoFe(3.5)/Ta(6), измеренные при температу-
рах 133, 153 и 163K. Направления магнитных момен-
тов MR1 и MF обозначены жирной и тонкой стрел-
кой, соответственно.
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Рис. 6. Полевые зависимости магнитосопротивления
спиновых клапанов Ta(5)/CoFe(2)/Dy(tDy)/CoFe(2)/
Cu(3.4)/CoFe(3.5)/Ta(6), измеренные при температу-
рах 203 и 123 K.
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парамагнитном состоянии. Тем не менее увели-
чение tDy от 5 до 20 нм приводит к существенному
возрастанию поля Hr и, следовательно, к умень-
шению магнитного момента референтного слоя.
По-видимому, при таких tDy наблюдаемое умень-
шение магнитного момента обусловлено спери-
магнитными интерфейсами Dy–Co–Fe, которые
связаны антиферромагнитным обменом со слоя-
ми CoFe.

Существенное уменьшение наклона Hr(tDy) за-
висимости при tDy ≥ 20 нм, вероятно, связано с
тем, что в этом случае увеличение tDy сопровожда-
ется возрастанием толщины прослойки чистого
диспрозия, который при данной температуре яв-
ляется парамагнетиком.

При T = 123 K для образцов с tDy = 10, 20 и
60 нм магниторезистивные кривые инвертирова-
ны (рис. 7), следовательно MR < MΣDy. Увеличение
tDy в этом случае приводит к возрастанию магнит-
ного момента референтного слоя и, соответствен-
но, к уменьшению поля, в котором происходит
его перемагничивание (рис. 8). При tDy = 4 нм
MR = MΣDy, магнитный момент референтного
слоя близок к нулю, поэтому в исследуемом ин-
тервале полей этот слой не перемагничивается, а
магниторезистивная кривая имеет форму ступе-
ни. При tDy = 2 нм магниторезистивная кривая не
инвертирована. Отметим, что Hr для этого образ-
ца увеличивается при уменьшении температуры
от 203 до 123 K, что связано с возрастанием MΣDy
и, соответственно, уменьшением магнитного мо-
мента референтного слоя.

Температурные зависимости сопротивления 
спиновых клапанов со слоем диспрозия

Для оценки температуры Tcomp температурные
зависимости сопротивления R(T) спиновых кла-
панов были измерены в фиксированном поле
приложенном параллельно оси легкого намагни-
чивания. Важно отметить, что температура, при
которой происходит компенсация моментов MR
и MΣDy, зависит от величины приложенного посто-
янного поля. Причина состоит в том, что в слое дис-
прозия в антиферромагнитном состоянии резуль-
тирующий магнитный момент появляется при де-
формации магнитным полем геликоидальной
структуры. Величина этого момента зависит от ве-
личины приложенного внешнего магнитного поля.
Соответственно, в меньших полях температура
компенсации будет ниже [6]. Характерный вид R(T)
зависимости измеренной в фиксированном поле
15 кЭ при понижении и последующем повыше-
нии температуры показан на рис. 9. Имеющие на
зависимости области, в которых сопротивление
растет при снижении и уменьшается при повы-
шении температуры, соответствуют переходам
спинового клапана из низко- в высокорезистив-
ное состояние и обратно. Этот переход вызван пе-
реворотом обменно-связанных магнитных момен-
тов Dy и CoFe в референтном слое, из-за изменения
соотношения между MR и MΣDy при T = Tcomp. Бу-
дем оценивать величину Tcomp по минимуму на
R(T) зависимости, как показано на рис. 9.

Ранее было обнаружено, что магниторези-
стивные свойства спиновых клапанов, содержа-
щих смежные слои CoFe и Dy, изменяются при

Рис. 7. Полевые зависимости магнитосопротивления
спинового клапана Ta(5)/CoFe(2)/Dy(10)/CoFe(2)/
Cu(3.4)/CoFe(3.5)/Ta(6), измеренные при температу-
рах 203 и 123 K. Отмечены характерные поля Hr и Hri,
в которых магнитосопротивление изменяется в два
раза при перемагничивании референтного слоя при
T > Tcomp и T < Tcomp, соответственно.
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Рис. 8. Зависимости полей перемагничивания рефе-
рентного слоя Hr (светлые символы) и Hri (темные сим-
волы) от номинальной толщины слоя диспрозия в спи-
новых клапанах Ta(5)/CoFe(2)/Dy(tDy)/CoFe(2)/
Cu(3.4)/CoFe(3.5)/Ta(6) при температурах 123 и
203 K. Направления магнитных моментов MΣDy и MR
обозначены жирной и тонкой стрелкой, соответ-
ственно.

1

2

3

4

5

6

100 20 30 40 50 60

203 K
123 K
123 K

M�Dy

H

MR

tDy, нм

H
r, 

H
ri
, к

Э



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 123  № 10  2022

МАГНИТОТРАНСПОРТНЫЕ СВОЙСТВА СПИНОВЫХ КЛАПАНОВ 1017

хранении и термическом воздействии [11]. Это
происходит из-за взаимной диффузии на границе
CoFe/Dy. Оценка температуры компенсации была
проведена для спиновых клапанов три раза: 1) сразу
после напыления; 2) после хранения в течение
3 мес. и 3) после хранения и последующего отжи-
га при температуре 373 K в атмосфере газообраз-
ного гелия в течение 30 мин. На рис. 10 показаны
температурные зависимости сопротивления, по-
лученные для спиновых клапанов с толщиной
слоя диспрозия 4 и 10 нм. В результате хранения и
воздействия температуры величина Tcomp возрас-
тает. Диффузия на границах Dy/CoFe приводит к
увеличению толщины интерфейса Dy–Co–Fe и
уменьшению толщины слоя чистого диспрозия.
При этом MR уменьшается, MΣDy увеличивается
за счет увеличения доли атомов, участвующих в
сперимагнитном упорядочении, Tcomp возрастает.
При tDy = 4 нм это возрастание гораздо меньше,
чем для спиновых клапанов с tDy = 10 нм.

На рис. 11 показаны зависимости температуры
компенсации от номинальной толщины слоя
диспрозия, измеренные в фиксированном маг-
нитном поле 15 кЭ, приложенном параллельно
оси легкого намагничивания. Зависимость
Tcomp(tDy), полученная сразу после напыления
спиновых клапанов, монотонно возрастает. При
tDy > 20 нм зависимость становится более поло-
гой. Предположительно, это связано с изменени-
ем соотношения между количеством сплава Dy–
Co–Fe и количеством чистого диспрозия в рефе-
рентном слое. Отметим, что для всех образцов
температура компенсации ниже TN. После хране-
ния образцов в течение 3 мес. для всех образцов

Рис. 9. Температурная зависимость сопротивления
спинового клапана композиции Ta(5)/CoFe(2)/Dy(10)/
CoFe(2)/Cu(3.4)/CoFe(3.5)/Ta(6). Стрелками показа-
ны направления суммарного магнитного момента
сплава CoFe в референтном слое MR и суммарного
магнитного момента диспрозия MΣDy, а также маг-
нитного момента свободного слоя MF по отношению
к приложенному полю H.
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Рис. 10. Температурные зависимости сопротивления
спиновых клапанов композиции Ta(5)/CoFe(2)/Dy(tDy)/
CoFe(2)/Cu(3.4)/CoFe(3.5)/Ta(6), tDy = 4 (а) и 10 (б) нм,
измеренные сразу после напыления, после хранения
и после хранения и отжига.
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Рис. 11. Зависимости температуры компенсации от
номинальной толщины слоя диспрозия для спино-
вых клапанов композиции Ta(5)/CoFe(2)/Dy(tDy)/
CoFe(2)/Cu(3.4)/CoFe(3.5)/Ta(6), полученные сразу
после напыления, после хранения и после хранения и
отжига.
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НАУМОВА и др.

температура компенсации стала выше и форма
кривой Tcomp(tDy) изменилась. При tDy ≥ 20 нм ве-
личина Tcomp существенно выше TN диспрозия и
практически не меняется с увеличением tDy. Веро-
ятно, в этом случае компенсация магнитных мо-
ментов при понижении температуры реализуется
за счет уменьшения угла раствора конуса β в спе-
римагнитной структуре интерфейсов Dy–Co–Fe
и соответствующего увеличения их магнитных
моментов. Температуры компенсации, получен-
ные для образцов с tDy = 20, 30 и 60 нм, очень
близки, следовательно, толщина интерфейсов
Dy–Co–Fe в них одинакова.

После отжига образцов магниторезистивный
эффект и характерная петля на зависимости R(T)
сохранились только для спиновых клапанов с
tDy = 4, 7 и 10 нм. Вероятно, при больших толщи-
нах слоя диспрозия tDy = 20, 30 и 60 нм при хране-
нии и термическом воздействии в результате
диффузии в составе референтного слоя не оста-
лось сплава CoFe.

В спиновых клапанах с tDy = 4, 7 и 10 нм хране-
ние и отжиг приводят к значительно меньшему,
чем при tDy = 20, 30 и 60 нм, увеличению Tcomp
(рис. 11). Наблюдаемые изменения температуры
компенсации и магниторезистивных свойств тем
меньше, чем меньше tDy. Тем не менее даже при
малой толщине tDy = 4 нм, сравнимой с простран-
ственным периодом магнитной геликоидальной
структуры, температура компенсации повышает-
ся после хранения и затем вновь повышается по-
сле отжига. Следовательно, в слоях такой малой
толщины после напыления и даже после хране-
ния в течение 3 месяцев присутствует чистый
диспрозий, атомы которого не связаны обмен-
ным взаимодействием с атомами Co и Fe и не
участвуют в сперимагнитном упорядочении в со-
ставе сплава Dy–Co–Fe. Отметим, что при такой
малой толщине слоя метод рентгеновской ди-
фракции не выявляет пиков от ГПУ-структуры
диспрозия. Хранение и отжиг приводят к увели-
чению количества атомов Dy, встроенных в спе-
римагнитную структуру, возрастанию MΣDy и со-
ответствующему повышению Tcomp.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Исследованы изменения микроструктуры и
магнитотранспортных свойств при хранении и
термической обработке спиновых клапанов, со-
держащих слой диспрозия.

Структурные исследования показали, что в
процессе диффузии атомы Co и Fe внедряются в
кристаллическую решетку диспрозия, что приво-
дит к уменьшению фактической толщины слоев
CoFe и Dy и разрастанию интерфейсной области
Dy–Co–Fe. По мере уменьшения номинальной

толщины слоя диспрозия от 60 до 10 нм эти диф-
фузионные изменения структуры становятся ме-
нее заметными. Вероятное объяснение состоит в
том, что при малой толщине слоя диспрозия
большая часть его перемешивается с атомами Co
и Fe уже на стадии напыления.

При понижении температуры происходит ин-
версия магниторезистивной кривой спинового
клапана, содержащего прослойку диспрозия в
референтном слое. Эта инверсия вызвана тем,
что в обменно-связанной магнитной системе
CoFe/Dy/CoFe происходит компенсация маг-
нитных моментов CoFe и Dy. Температура ком-
пенсации зависит не только от соотношения
толщин слоев Dy и CoFe, но и от ширины интер-
фейса Dy–Co–Fe. Увеличение толщины слоя
диспрозия, а также диффузионное разрастание
интерфейса Dy–Co–Fe и сопутствующее умень-
шение толщины слоя CoFe приводит к повыше-
нию температуры компенсации.

Мы использовали изменение температуры
компенсации при хранении и нагреве спиновых
клапанов как меру интенсивности диффузион-
ных процессов в системе CoFe/Dy/CoFe. Важно
отметить, что при диффузионном перемешива-
нии не изменяется количественное соотношение
атомов 3d и 4f металлов. Возрастание температу-
ры компенсации происходит исключительно за
счет изменения их магнитного упорядочения. Сум-
марный магнитный момент атомов диспрозия при
парамагнитном и геликоидальном антиферромаг-
нитном упорядочении значительно меньше, чем
при встраивании этих атомов в сперимагнитную
структуру интерфейса.

Показано, что при уменьшении толщины слоя
диспрозия уменьшаются обусловленные диффу-
зией изменения магнитотранспортных свойств
спиновых клапанов.

В структуре CoFe/Dy/CoFe по крайней мере в
течение 3 мес. после напыления содержится чи-
стый гелимагнитный Dy, атомы которого не
участвуют в сперимагнитном упорядочении в со-
ставе интерфейса Dy–Co–Fe. Это справедливо, в
том числе, для слоя Dy, номинальная толщина
(4 нм) которого соизмерима с пространственным
периодом антиферромагнитного геликоида.

Работа выполнена при поддержке проекта
РНФ № 22-22-00220.
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Скин-эффект налагает существенные ограничения на возможную частоту и, следовательно, массо-
габаритные характеристики резонансных источников электромагнитного (ЭМ) поля, перспектив-
ных для использования при проведении процедуры магнитной гипертермии. Вместе с этим, с одной
стороны, тепловыделение магнитных наночастиц (МНЧ) линейно возрастает с увеличением часто-
ты ЭМ-поля, что с другой стороны, одновременно усугубляет побочное действие ЭМ-излучения на
здоровые ткани и в итоге приводит к необходимости решения сложной многопараметрической за-
дачи по оптимизации параметров ЭМ-поля. Настоящая работа посвящена детальному исследова-
нию зависимости теплового отклика магнитных наночастиц ZnxMn1 – xFe2O4 от частоты и амплиту-
ды ЭМ-поля и определению оптимального, как с физической, так и с технической и физиологиче-
ских точек зрения, частотного диапазона, который наиболее эффективно может быть использован
для магнитной гипертермии. Нетоксичные и биосовместимые МНЧ ферритов ZnMn были получе-
ны методом химического соосаждения. Результаты работы показывают, что размер МНЧ и содер-
жание Zn существенно влияют на величину удельного поглощения энергии (SAR). МНЧ феррита
ZnMn с содержанием цинка х = 0.15 и 0.2 имеют более высокие значения SAR на низких частотах, в
то время как МНЧ с высоким содержанием цинка (х = 0.25 и 0.3) имеют значительные величины
SAR в области более высоких частот. Вместе с этим обнаруженная в настоящей работе частотная за-
висимость мнимой части магнитной восприимчивости для МНЦ феррита ZnMn демонстрирует
максимум на частоте 15 кГц, что свидетельствует о значимости данного частотного диапазона, рас-
положенного существенно ниже традиционно используемого в практике магнитной гипертермии
(100 кГц и выше) и необходимости поиска оптимального сочетания физических механизмов тепло-
выделения в диапазоне 15–100 кГц при достаточном тепловыделении и минимальной концентра-
ции вводимых МНЦ, обеспечивающих успешное проведение процедуры магнитной гипертермии.

Ключевые слова: удельная скорость поглощения, внутренняя мощность потерь, предел Брезовича
DOI: 10.31857/S0015323022600824

ВВЕДЕНИЕ

Суть магнитной гипертермии состоит в том,
что энергия внешнего электромагнитного (ЭМ)
поля преобразуется в тепловую энергию с помо-
щью магнитных наночастиц (МНЧ), что приво-
дит к повышению температуры и гибели клеток в
опухолевой ткани. Технология магнитной гипер-
термии является мультидисциплинарной и затра-
гивает как медицинские и биологические, так и

физические, химические и радиотехнические во-
просы. С физической точки зрения, а также с тех-
нической и экономической, наиболее существен-
ным является вопрос выбора оптимальной ком-
бинации амплитуды и частоты магнитного поля и
свойств МНЧ. Магнитное поле и частота ограни-
чены пределом Брезовича. Критерий Брезовича
определяется произведением частоты и амплиту-
ды ЭМ-поля f × H на уровне 3 × 109 А/(м с) [1], и
определяет область параметров поля, в которой
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минимизированыпобочные физиологические
эффекты в процессе лечебной процедуры (нагрев
здоровых тканей, стимуляция нервных оконча-
ний и т.п.).

Величина удельного поглощения энергии
(SAR) и мощность внутренних потерь энергии
(ILP) являются наиболее важными параметрами
для сравнительной характеристики преобразова-
ния магнитной энергии в тепловую, на которые
сделан акцент в исследовании в настоящей рабо-
те. Нами были выбраны нетоксичные наночасти-
цы феррита ZnMn, которые обнаруживают сверх-
квадратичную зависимость величины SAR от ам-
плитуды магнитного поля (вплоть до 5й степени)
и, таким образом, являются наиболее перспек-
тивным нетоксичными МНЧ для магнитной ги-
пертермии, а также ряда других медицинских
применений [2, 3]. Наши исследования показали,
что основным механизмом, приводящим к столь
сильной зависимости величины SAR от магнит-
ного поля, является гистерезисный механизм [4].
Таким образом, целью данной работы является
более детальное изучение взаимосвязи между
SAR, магнитным полем, частотой и параметрами
МНЧ, для определения их наиболее оптимальной
комбинации для практических клинических при-
менений. При этом осуществляется одновременный
выбор (фиксация) не только наиболее перспектив-
ных составов НМЧ, но и параметров магнитного по-
ля. Особое внимание уделено исследованию вос-
приимчивости в выбранном частотном интерва-
ле. Это связано с тем, что величина SAR линейно
пропорциональна не только частоте, но и магнит-
ной восприимчивости МНЧ.

Вместе с этим массогабаритные показатели
соленоидов и блоков питания ЭМ установок в
значительной степени определяются системами
охлаждения, т.е. электрическими потерями. На
низких и средних частотах (до 100 кГц) величина
SAR пропорциональна квадрату величины поля
(которое пропорционально току) и квадрату ча-
стоты, а омические потери пропорциональны ча-
стоте и квадрату величины тока, что позволяет
сделать вывод о большей эффективности страте-
гии наращивания частоты. С другой стороны, на
частотах выше 100 кГц начинают превалировать
другие технические факторы. Первой проблемой
является величина скин-слоя. Так, например, на
частоте 100 кГц толщина скин-слоя 0.2 мм, а на
200 кГц уже 0.1 мм, поэтому возникают пробле-
мы, связанные с охлаждением и прочностью про-
водников. Вторая проблема – потери на пере-
ключение в полупроводниковых ключах, которые
растут пропорционально частоте и обычно стано-
вятся ощутимы после 100–150 кГц. Третья про-
блема – падение эффективности силовых ключей
из-за необходимости паузы между переключени-
ями, что является существенным после 200 кГц.
Таким образом, можно сделать предварительный

вывод о целесообразности использования обла-
сти частот 100–150 кГц. При этом использовано в
четыре раза меньшая емкость конденсаторов.

Отдельная проблема масштабирования экспе-
риментальной резонансной установки до клини-
ческой с соленоидом диаметром до 500 мм. С ро-
стом частоты приходится уменьшать индуктив-
ность и емкость соленоида. В результате катушка
диаметром 500 мм может содержать только не-
сколько витков, что приведет к сильной неодно-
родности ЭМ-поля, воздействующего на МНЧ в
процессе лечения. Кроме того, конденсаторы на
малые емкости и большие токи практически не
выпускаются промышленностью. Данные факторы
также приводят к требованию снижения частоты
поля. Поэтому наши дальнейшие исследования бы-
ли направлены на определение возможности полу-
чения высокой эффективности тепловыделения в
диапазоне частот 15–150 кГц. Поскольку использу-
емая на практике область частот и полей не долж-
на приводить к существенному нагреву здоровых
тканей, то корректность выбора данного частот-
ного диапазона была также подтверждена экспе-
риментами на воде и мышечной ткани курицы.

ДЕТАЛИ ЭКСПЕРИМЕНТА

Образцы МНЧ феррита ZnMn получены мето-
дом химического соосаждения. Соответствующую
соль металла растворяли в деионизированной воде
и нагревали до 90°C. Затем медленно добавляли
гидроксид натрия. После этого очищенные нано-
частицы получали магнитной декантацией и про-
мывкой деионизированной водой. Частицы вы-
сушивали при 80°C в вакуумном шкафу в течение
24 ч. Исследования ТЕМ данных МНЧ позволили
установить, что размер частиц составляет от 27 до
7 нм для х в диапазоне от 0.05 до 0.3 и уменьшаетя
с увеличением содержания Zn [2, 3]. XRD-экспе-
рименты показали, что все образцы данных МНЧ
содержат фазу с кубической пространственной
группой Fd-3m [3].

Для измерения магнитотепловых свойств МНЧ
использована установка производства Группы
AMT&C (Москва, Россия), которая включала в
себя катушку индуктивности, последовательно
соединенную с резонансным генератором пере-
менного тока и реконфигурируемую емкостную
систему, позволяющую переключать частотный
диапазон. Установка была также оснащена систе-
мой водяного охлаждения для предотвращения
паразитного нагрева за счет вихревых токов и си-
стему сбора данных.

Измерения магнитной восприимчивости про-
водили на установке Frequency dependent magnetic
susceptibility analyzer [XacQuan] производства
компании MagQuс с шириной полосы 1–24 кГц.
Образы массой по 30 мг помещали в пробирки и



1022

ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 123  № 10  2022

ЛЮ и др.

размещали в кювету в основной блок установки,
после чего проводили измерения в диапазоне ча-
стот от 5 до 24 кГц при напряженности магнитно-
го поля 0.15 Э.

SAR рассчитывается на основе производной
температуры по времени [5]:

(1)
Внутренняя мощность потерь (ILP) рассчиты-

вается по формуле [6]:

(2)

где H – напряженность магнитного поля, f – ча-
стота магнитного поля, μ0 – магнитная проница-
емость свободного пространства, χ0 –начальная
магнитная восприимчивость, τ – эффективное
время релаксации.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Для экспериментального подтверждения воз-

можности реального использования в лечебной
практике выбранного диапазона параметров маг-
нитного поля в работе выполнены дополнитель-
ные эксперименты. Для иллюстрации роли пара-
зитного нагрева воды в ЭМ поле, не связанного с
процессами перемагничивания МНЧ были изме-
рены кривые относительного изменения темпе-
ратуры (нагрева/охлаждения) дистиллированной
воды и физиологического раствора, не содержа-
щего МНЧ. Для сравнения исследовали также на-
грев/охлажденин модельных объектов биоткани:
(образец мышечных тканей курицы в физиологи-
ческом растворе и образец 123 мг той же ткани,

= ( )( )SAR / / .C dT dt M m

( )
π τμ χ =

+ π τ
0 0 2 2

2 SARILP ~  ,
1 2

f
H ff

импрегнированной 21 мг МНЧ (х = 0.25)). Резуль-
таты экспериментов представлены на рис. 1. Вид-
но, что паразитные эффекты нагрева как в ди-
стиллированной воде, так и в физиологическом
растворе, а также в биологической ткани без
МНЧ невелики, а увеличение температуры не
превышает 5–7°С. Рассчитанный по этим трем
кривым нагрева/охлаждения величина SAR состав-
ляет около 2% от величины SAR для образца тканей
куриных мышц, импрегнированных МНЧ. Эти ре-
зультаты показывают, что даже для условий, в ко-
торых параметры ЭМ поля в 4.8 раз превышают
предел Брезовича, эффект паразитного нагрева
имеет незначительную величину и заметно ниже
эффекта нагрева, создаваемого МНЧ. На основе
данных экспериментов можно предположить, что
разогрев здоровых тканей пациента, в которых
отсутствуют МНЧ при проведении магнитной ги-
пертермии, даже при использовании параметров
поля, превышающих критерий Брезовича почти в
5 раз, будет находиться на допустимом уровне 42–
44°С.

Поэтому, с одной стороны, мы ограничили
свой диапазон исследований параметрами поля
300 кГц и 200 Э. С другой стороны, минимизация
параметров поля необходима, поскольку мало из-
вестно, как точно такие поля будут влиять на па-
циентов в процессе реальной процедуры магнит-
ной гипертермии. В особенности с учетом того,
что люди имеют разную физиологическую реак-
цию на нагрев, а также то обстоятельство, что не-
которые пациенты, как было установлено в
НМИЦ онкологии им. Н.Н. Блохина [7] имеют
пониженную чувствительность к перегреву, что
приводит к ожогам здоровых тканей а также воз-
можное определенное влияние ЭМ-поля на дру-
гие органы, включая нервную систему. Таким об-
разом, необходимо упреждающие максимально
возможное снижение амплитуды и частоты поля
как с физиологической точек зрения, так и с ра-
диотехнической точек зрения. В процессе лече-
ния желательно добиться минимальной концен-
трации вводимой жидкости (обеспечение требуе-
мого нагрева при нетоксичном объеме вводимой
магнитной жидкости). Это приводит к необходи-
мости поиска путей повышения эффективности
преобразования электромагнитной энергии в
тепло с помощью нетоксичных МНЧ в диапазоне
амплитуд и полей, максимально близких к крите-
рию Брезовича.

Как упоминалось выше, величина SAR линей-
но пропорциональна магнитной восприимчиво-
сти. Таким образом, область частот, в которой
расположен максимум магнитной восприимчи-
вости, представляет существенный интерес. На
рис. 2 представлена частотная зависимость мни-
мой части магнитной восприимчивости, которая
отвечает за поглощение энергии ЭМ поля, МНЧ
феррита ZnMn в диапазоне частот 5–25 кГц. Для

Рис. 1. Сравнение паразитарного нагрева и теплового
воздействия МНЧ: мышечная ткань курицы (мк),
Физиологический раствор (Фр), Дистиллированная
вода (Дв) в поле 120 Э и частоте 0.25 МГц.
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x = 0.05, 0.1, 0.15, 0.2, 0.25, 0.3 размеры оставляют
27, 21, 17, 13, 9 нм, 7 нм соответственно. Данная
зависимость демонстрирует максимум на частоте
около 15 кГц, что свидетельствует о значимости
данного частотного диапазона, который располо-
жен значительно ниже традиционно используе-
мого в практике магнитной гипертермии (100 кГц
и выше).

При этом максимум восприимчивости прак-
тически не смещается в зависимости от состава
МНЧ, что может свидетельствовать от том, что
вклад больших величин восприимчивости в вели-
чину SAR, для всех исследованных образцов рас-
положен в данной области частот. Таким обра-
зом, наши дальнейшие исследования величин
SAR и ILP включали и данную область частот.

Рассчитанные значения SAR и ILP серии сус-
пензий ZnxMn1 – xFe2O4 (x = 0.05, 0.1, 0.15, 0.2,
0.25, 0.3) при значении RMS поля 60 Э и на раз-
личных частотах представлены на рис. 3. Видно, что
SAR (рис. 3а) и ILP (рис. 3б) демонстрируют клас-
сические зависимости от частоты (SAR линейно
пропорционален частоте, ILP не зависит от часто-
ты, что хорошо согласуется с выражением (2)).

Вместе с этим нами экспериментально уста-
новлено, что в области частоты 15 кГц, где распо-
ложен максимум магнитной восприимчивости,
величина SAR у всех исследованных частиц имеет
крайне малую величину на уровне 1–2 Вт/г в поле
до 140 Э, что явно недостаточно для проведения
процедуры магнитной гипертермии. Ранее в ра-
боте [8] нами было показано, что физико-хими-
ческие свойства разработанного ранее стабильного
раствора олеиновой кислоты на основе магнетита
Fe3O4 при значении SAR = 13 Вт/г и концентрации
Fe 112 мг/мл обеспечивают достаточное тепловыде-
ление при низкой частоте 100 кГц и поле 100 Э для
проведения магнитной гипертермии крыс с эф-

фективностью 85%, оцененной по выживаемости
животных с опухолями.

Согласно выражению (2) для создания усло-
вий для оптимального нагрева суперпарамагнит-
ных МНЧ, частота внешнего ЭМ поля должна со-
относиться с временем релаксации как 2πfτ ~ 1.
Таким образом, можно сделать вывод, что для
увеличения величины SAR до минимального по-
рога 13 Вт/г требуется увеличение частоты по
сравнению с областью расположения максимума
восприимчивости, что может обеспечить, как бу-
дет показано ниже, достижения значения SAR на
уровне 30 Вт/г.

На рис. 4 представлена зависимость ILP от со-
держания Zn при различных частотах ЭМ-поля.
Установлено, что в области низких частот макси-
мум величины ILP расположен при х = 0.2, таким

Рис. 2. Магнитная восприимчивость ZnxMn1 – xFe2O4
в магнитном поле 0.15 Э в диапазоне частот 5–25 кГц.
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Рис. 3 Магнитотепловые свойства ряда водных сус-
пензий ZnxMn1 – xFe2O4 (x = 0.05, 0.1, 0.15, 0.2, 0.25,
0.3) при разных частотах и 60 Э: (а) значение SAR,
(б) значение ILP.
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образом, выделяя данный состав как один из са-
мых перспективных. При этом изменение ILP с
частотой находится в пределах погрешности из-
мерений.

Поскольку в экспериментах установлено, что
величина SAR сильно зависит от концентрации
цинка и размера частиц, представляло также ин-
терес выявление характера влияния цинка и от-
дельно размера частиц. На рис. 5 для сравнения с
результатами предыдущих измерений, показана
также зависимость величины SAR(Н) MnFe2O4
(х = 0) при амплитуде магнитного поля до 150 Э.
На рис. 5а, 5б показаны случаи, когда диаметр со-
ставляет 13 и 36 нм соответственно, при этом раз-
мер частиц варьировали за счет различного вре-
мени синтеза. Размер МНЧ был выбран, исходя
из того, что МНЧ Zn0.2Mn0.8Fe2O4, которые, как
установлено в экспериментах выше, имели мак-
симальные значения SAR и ILP также имели раз-
мер 13 нм. Размер 36 нм был выбран как суще-
ственно отличающийся от 13 нм. Как видно из
рис. 5б, для крупных МНЧ размером 36 нм, даже
в отсутствие Zn, SAR хотя и имеет незначитель-
ную величину, но сохраняет сверхквадратичную
зависимость от магнитного поля, что может сви-
детельствовать о сохранении гистерезисного ме-
ханизма тепловыделения. Вместе с этим для ча-
стиц с х = 0 SAR пропорционален квадрату маг-
нитного поля (рис. 5а), в то время как х = 0.2 с тем
же размером МНЧ 13 нм, имеет место SAR ~ H5.
Это позволяет сделать вывод о том, что именно
наличие Zn приводит к трансформации кристал-
лографической и магнитной структуры феррита и
изменению механизма тепловыделения. В отсут-
ствие Zn (х = 0) преобладает неелевская релакса-

ция, в то время как присутствие Zn (х = 0.2) при
том же размере МНЧ 13 нм “включает” гистере-
зисный механизм тепловыделения.

На рис. 6 консолидированы результаты изме-
рений SAR в МНЧ ZnxMn1 – xFe2O4 в зависимости
от поля и частоты и представлена 3D гистограм-
мы для диапазона частот 0.014–0.3 МГц и ампли-
туд магнитного поля 60–220 Э. Для удобства вос-
приятия нами использована одинаковая цветовая
гамма на всех гистограммах.

Максимальное значение SAR = 31.7 Вт/г пока-
зано красным цветом. Зеленая кривая на рис. 6
ограничивает область предела Брезовича. Желтая
кривая – область, в которой параметры ЭМ поля
превышают критерий Брезовича в 2 раза. Красная
кривая соответствует пятикратному превышению
предела критерия Брезовича. Гистограммы поз-

Рис. 4. Значение ILP суспензии ZnxMn1 – xFe2O4 (x =
= 0.05, 0.1, 0.15, 0.2, 0.25, 0.3) в деионизированной во-
де при разных частотах (магнитное поле зафиксиро-
вано на уровне 60 Э).
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воляют наглядно видеть, каким образом изменя-
ется величина SAR в исследуемой области пара-
метров ЭМ-поля в зависимости от концентрации
цинка.

Необходимо отметить, что при введении кри-
терия Брезовича, ученые ориентировались на бо-
лезненность в месте введения магнитной суб-
станции. Болезненность можно было ощутить,
поскольку магнитную гипертермию осуществля-
ли без наркоза. В настоящее время все подобные
процедуры делают под наркозом, поэтому одной из

главных задач является также не повредить сосед-
ние с опухолью ткани. В этом случае надо ориенти-
роваться на местную температуру здоровых тканей
42–44°С и исключить ее превышение 47–49°С.

Таким образом, крайне желательно добиться
не превышения данной температурной области
при нетоксичном (минимальном) объеме вводи-
мой магнитной жидкости, при этом амплитуда и
частота ЭМ-поля лимитируются, как отмечали вы-
ше, техническими и экономическими возможно-
стями создания полномасштабной установки, ко-

Рис. 6. SAR, f и H 3D-гистограмма наночастиц ZnxMn1 – xFe2O4 (x = 0.05, 0.1, 0.15, 0.2, 0.25, 0.3) в диапазоне частот
0.015–0.03 МГц и магнитного поля 60–220 Э.
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торые-заметно влияют на скорость внедрения дан-
ной технологии в реальную лечебную практику.

Как упоминали выше, в своем исследовании
мы ограничили область рассмотрения 5-кратным
превышением предела Брезовича (красная кри-
вая на рис. 6). В данной области параметров поля
все шесть исследованных составов МНЧ могут
обеспечить необходимый нагрев (SAR = 13 Вт/г) в
области высоких частот 0.15–0.30 МГц. Вместе с

этим по мере уменьшения амплитуды и частоты
поля и приближения к области предела Брезови-
ча (зеленая линия на рис. 6) только два состава с
х = 0.15 и х = 0.2 при частоте 50 кГц и поле на
уровне 150 Э. Как упоминали ранее, нами была
обнаружена [1, 2] сверхквадратичная зависимость
между SAR и магнитным полем для х = 0.1, 0.15 и
0.2 (вплоть до SAR ~ H5 для х = 0.2). В то время как
для x = 0.25 и 0.3 SAR имеет близкую к традици-

Рис. 7. ILP, f и H 3D-гистограмма наночастиц ZnxMn1 – xFe2O4 (x = 0.05, 0.1, 0.15, 0.2, 0.25, 0.3) в диапазоне частот
0.015–0.03 МГц и магнитного поля 60–220 Э.
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онной квадратичной зависимость от магнитного
поля. Именно это и обеспечивает существенное
преимущество в тепловыделении составам с х =
= 0.15–0.2 по сравнению с х = 0.25 и х = 0.3 и, в
особенности, в области низких частот. Из этих
данных видно, что МНЧ размером 13–17 нм (х =
= 0.15–0.2) активнее реагируют на сильные маг-
нитные поля в области относительно малых ча-
стот мнее 0.1 МГц, что позволяет предложить но-
вую стратегию магнитной гипертермии с исполь-
зование крупных частиц (более 13 нм), оставаясь
в области параметров поля в пределах критерия
Брезовича и обеспечивая нагрев на уровне
13 Вт/г. Отметим, что ранее компанией MagForce
применяли наночастицы магнетита размером
12 нм и концентрацией 112 мг/мл.

На рис. 7 обобщены данные по расчету величи-
ны ILP в изученной нами области параметров ЭМ-
поля и представлена 3D-гистограмма для МНЧ
ZnMnFeO в диапазоне частот 0.015–0.3 МГц и ам-
плитуды магнитного поля 60–220 Э. Максималь-
ное значение ILP = 0.63 × 10–8 Вт/(г Гц Э2) для х =
= 0.2, f = 0.1 МГц, H = 100 Э (показано красным
цветом на рис. 6). Аналогично рис. 6, на рис. 7
также выделены различные области, соответствую-
щие критерию Брезовича. Можно сделать вывод,
что большие амплитуды и низкие частоты ЭМ-поля
позволяют достичь большей эффективности для х =
= 0.15 и х = 0.2 в пределах параметров поля в рамках
критерия Брезовича. Так для х = 0.15 высокие зна-
чения ILP от 0.47 до 0.63 × 10–8 Вт/(г Гц Э2) наблю-
даются в широком диапазоне поля от 75 до 150 Э
при 50 кГц, что может позволить контролировать
степень нагрева с помощью обратной связи за
счет изменения амплитуды поля в данной обла-
сти. Именно это и обеспечивает существенное
преимущество данным составам.

Для более точного и наглядного сравнения на-
ми было рассчитано, наскольковеличины SAR и
ILP для МНЧ с x = 0.15 превышает значения, по-
лученные для x = 0.2 для диапазоначастот 0.015–
0.3 МГц и амплитуды магнитного поля 60–220 Э.

Как видно из рис. 8, процентное изменение
SAR и ILP в данной области параметров ЭМ-поля
колеблется в пределах –42.5 до +80%. В месте с
этим, рис. 8 позволяет проследить четкую тенден-
цию. В области высоких частот значения SAR и
ILP у МНЧ с x = 0.2 выше, чем при x = 0.15. На
низких частотах от 0.028 до 0.1 кГц и амплитуды
поля 50 от до 100Э в пределах критерия Брезовича
величины SAR и ILP при x = 0.15 существенно вы-
ше, чем при x = 0.2.

Необходимо также отметить, что в реальных
стабильных суспензиях МНЧ, пригодных для ле-
чебной практики, при сохранении средних разме-
ров, могут отличаться распределение по размеру,
изменяться форма, гидродинамические диаметры и
другие физические и химические параметры. Все
это приводит к сосуществованию процессов с
различными физическими механизмами релакса-
ции и изменению времени релаксации, которое
должно удовлетворять требованию iτ ~ 1. Допол-
нительно к этому, изменение время релаксации
может происходить и после введения суспензии в
организм, как вследствие отсутствия броунов-
ской релаксации при интернализации клетки за
счет либо агрегации и/или иммобилизации, при
отсутствии изменений в релаксации Нееля при
данных процессах [9].

In vitro тесты MNP внутри клеток аденокарци-
номы человека [9] показали уменьшение нагрева-
тельных способностей МНЧ при взаимодействии
с клеточной мембраной и/или клеточной интер-
нализацией. Поэтому необходимо проведение

Рис. 8. Превышение величин SAR (сверху) и ILP (снизу) феррита ZnMn с содержанием Zn х = 0.15 по сравнению х =
= 0.2, выраженное в процентах.
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дальнейших исследованиях на клетках и живот-
ных, что может привести к корректировке полу-
ченных в данной работе выводов для водных рас-
творов МНЧ.

ВЫВОДЫ
С целью одновременного определения пара-

метров ЭМ-поля и химического состава МНЧ,
проведено детальное исследование тепловыделе-
ния МНЧ ферритов ZnMn, полученных методом
химического соосаждения в диапазоне концен-
трации цинка х = 0–0.3, амплитуды ЭМ-поля до
200 Э и частоты до 300 кГц.

Комплексный анализ, с учетом физических,
технических и физиологических точек зрения,
был направлен на достижение тепловыделения на
уровне 13 Вт/г в области параметров поля, макси-
мально близких к диапазону, определяемому
критерием Брезовича, и исключающий возмож-
ные негативные воздействия ЭМ-поля на орга-
низм пациента во время процедуры магнитной
гипертермии.

Имеющийся экспериментальный материал на
водных растворах МНЧ позволяет предложить но-
вую стратегию магнитной гипертермии, а именно,
использование более крупных МНЧ, обеспечива-
ющих гистерезисный механизм тепловыделения и
проявляющих сверхквадратичную зависимость ве-
личины SAR от амплитуды магнитного поля.
Сравнительный анализ показал, что, учитывая
критерий Брезовича, исходя из вышеизложенных
выводов, для практического применения могут
быть рекомендованы МНЧ Zn0.2Mn0.8Fe2O4. Од-
нако необходимо дальнейшее исследование при-
годных для клинической практики стабильных
суспензий, а также проведения детальных токси-
логических исследований, аналогичным прове-
денным нашей работе [8]. Проведенные нами ра-
нее экспериментальные исследования показыва-
ют [3], что в данных МНЧ характер поведения
величины SAR определяется гистерезисным ме-
ханизмом, что связано с большой площадью пет-
ли гистерезиса в данных МНЧ.
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рова за полезные обсуждения материалов работы.
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Исследованы структура, химический и фазовый составы, твердость и износостойкость композита
системы Cu–Ti–Al–Ni–Fe–C–B, полученного методом самораспространяющегося высокотемпе-
ратурного синтеза (СВС). Для формирования матрицы использовали алюминиевую бронзу Сu–
8.5Al–5.0Ni–4.0Fe–1.0Si–0.2Cr. Синтез обеспечивали порошки Ti, C, B4C. Показано, что матрица
композита кроме твердого раствора на основе меди содержит области эвтектического строения
“Cu + (Ni,Fe)Al”, характеризующиеся микротвердостью 900 HV 0.1. Упрочняющие фазы – TiC и
TiB2. Области “γ + TiC” характеризуются микротвердостью 550 HV 0.1, а области “Cu + TiB2+ TiC” –
700 HV 0.1. Интегральная твердость композита составляет 62 HRC. Наиболее пластичной структур-
ной составляющей композита являются области “γ + TiC”, характеризующиеся высокими значени-
ями максимальной глубины внедрения индентора, полной механической работы индентирования
и составляющей работы пластической деформации при индентировании (ϕ), ползучести при ин-
дентировании (СIT). При абразивном износе происходит срез поверхностных слоев структурных со-
ставляющих “Cu + TiC” и “Cu + (Ni,Fe)Al” с образованием гладкой поверхности. Шероховатость
поверхности образцов не превышает 2.8 мкм.

Ключевые слова: композиты, самораспространяющийся высокотемпературный синтез, карбиды,
бориды, интерметаллиды, плотность, твердость, износотойкость
DOI: 10.31857/S0015323022100254

ВВЕДЕНИЕ
Выбор химического состава металлической мат-

рицы композитов, полученных методом саморас-
пространяющегося высокотемпературного синтеза
(СВС), определяет область их применения [1, 2].
Так для получения композитов с высокими показа-
телями жаростойкости целесообразно использо-
вать никель–кобальтовую матрицу [3]. При необ-
ходимости обеспечить хорошую тепло- и элек-
тропроводность используют медь или сплавы на
ее основе [4–6]. При этом высокая прочность и
износостойкость композитов обеспечивается об-
разованием упрочняющих фаз – частиц TiC, TiB2,
Ni3Ti. NiAl и т.д. Большинство из этих химиче-
ских соединений образуются непосредственно на
стадии горения во время протекания экзотерми-
ческих реакций, повышающих температуру по-
рошковой смеси вплоть до температур плавления
её составляющих. Основными экзотермическими
реакциями являются:

(1)

(2)

(3)

Использование в качестве матрицы СВС-ком-
позитов меди перспективно для деталей и эле-
ментов конструкций электротехнического и теп-
лообменного назначения. Относительно невысо-
кая температура плавления меди (1083°С) [7]
позволяет обеспечить высокую сплошность фор-
мируемой структуры композита. Научный и прак-
тический интерес представляет использование
алюминиевой бронзы для формирования метал-
лической матрицы СВС-композитов. Преимуще-
ством бронзы перед чистой медью является рас-
ширение диапазона эксплуатационных свойств.
Так, в алюминиевых бронзах содержание алюми-
ния в количестве от 5 до 10 вес. % позволяет суще-
ственно повысить коррозионную стойкость, в
том числе и при повышенных температурах, за
счет стабильного образования плотной защитной
окисной пленки Al2O3. Кроме того, в процессе
вторичного структурообразования композита
возможно выделение частиц интерметаллидов,
которые оказывают дополнительное упрочняю-
щее действие, повышая твердость и износостой-
кость. При этом появляется возможность умень-
шить количество упрочняющих фаз, образую-
щихся на стадии горения по реакциям (1), (2), с

+ = +Ti C TiC Q;

+ = + +4 23Ti B C TiC 2TiB Q;

+ = +2 2C O CO Q.

УДК 669.017

СТРУКТУРА, ФАЗОВЫЕ ПРЕВРАЩЕНИЯ
И ДИФФУЗИЯ

EDN: USKCIG



1030

ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 123  № 10  2022

ПУГАЧЕВА и др.

целью повышения конструкционной прочности
композита без потерь его основных функцио-
нальных свойств. С этой точки зрения актуальным
является проведение исследований химического и
фазового составов монолитных СВС-композитов с
бронзовой матрицей, а также анализ влияния
структуры на механизмы деградации и разруше-
ния при внешнем воздействии, например, абра-
зивных частиц.

Для оценки физико-механических свойств
сплавов и композитов успешно используют метод
инструментального индентирования, который
позволяет непрерывно регистрировать кривую
“нагрузка на индентор – глубина внедрения ин-
дентора” и получать количественные характери-
стики материала и его структурных составляю-
щих (например, твердость, модуль Юнга, показа-
тель ползучести и др.) [8, 9]. Кроме того, в ранее
выполненных исследованиях показано, что кри-
вые нагружения при индентировании коррелируют
с зависимостями деформационного упрочнения
для структрных составляющих [10–12]. Выполнен
целый комплекс исследований, показавший влия-
ние микромеханических свойств структурных со-
ставляющих на локализацию пластической дефор-
мации при внешнем механическом нагружении
[13, 14]. Известно [15], что разрушение поверхност-
ных слоев при трении определяется упруго-пла-
стической деформацией структурных составляю-
щих сплава или композита. В этой связи изучение
микромеханических свойств структурных состав-
ляющих композитов позволит установить меха-
низмы деградации и разрушения при абразивном
износе.

Цель работы – установить химический и фазо-
вый составы монолитных СВС-композитов си-
стемы Cu–Ti–Al–Ni–Fe–C–B, определить их
плотность, твердость, микромеханические свой-
ства и характер разрушения при абразивном из-
носе.

МАТЕРИАЛЫ 
И МЕТОДЫ ИССЛЕДОВАНИЯ

Исследованный композит получен методом
СВС в режиме безгазового твердофазного горе-
ния. Для формирования матрицы композита ис-
пользовали порошок бронзы Сu–8.5Al–5.0Ni–
4.0Fe–1.0Si–0.2Cr. В качестве термореагирующих
компонентов (ТРК), обеспечивающих протека-
ние экзотермических реакций (1), (2) и (3), были
выбраны порошки Ti, C и В4С. Расчет процентного
содержания ТРК в составе исходной смеси произ-
водили из условия осуществления реакций (1) и (2)
в стехиометрических пропорциях. Доля ТРК в ис-
ходной смеси составляла 30%, в соответствии с
результатами, обсужденными ранее в работе [16].
Исходные порошки перемешивали в шаровой
мельнице, затем засыпали в стальную трубу, вы-

полняющую одновременно роль реактора откры-
того типа и внешней оболочки заготовки [17–19].
Затем заготовку помещали в электрическую печь
и нагревали до температуры начала экзотермиче-
ских реакций (1020°С). Сразу после завершения
процесса синтеза заготовки подвергали горячему
компактированию – прессованию на гидравли-
ческом прессе при температуре 900°С под нагруз-
кой 250 МПа.

Микроструктуру, химический и фазовый со-
ставы полученного композита исследовали на по-
перечных резах полученных заготовок с помо-
щью сканирующего электронного микроскопа
TESCAN VEGAII XMU с энергодисперсионной
и волнодисперсионной приставками фирмы
OXFORD. Фазовый рентгеноструктурный ана-
лиз выполнен на рентгеновском дифрактометре
SHIMADZU в Kα-излучении хрома.

Твердость композита измеряли на твердомере
ТР 5006 методом Роквелла по шкале HRC. Плот-
ность определяли методом гидростатического
взвешивания образцов на воздухе и в дистилли-
рованной воде плотностью 998 кг/м3. Взвешива-
ние проводили на аналитических весах Ohas Pio-
ner PA 214. Плотность композита определяли по
формуле:

(4)

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

Микромеханические свойства композита
определяли в соответствии с требованиями ГОСТ
Р 8.748 – 2011 (ИСО 14577–1: 2002) [20]. Инстру-
ментальное микроиндентирование с записью
диаграммы нагружения проводили на измери-
тельной системе Fischerscope HM2000 XYm с ис-
пользованием индентора Виккерса и программ-
ного обеспечения WIN-HCU при максимальной
нагрузке 0.980 Н, времени нагружения 20 с, вы-
держке при нагрузке 15 с и времени разгрузки 20 с.
Погрешность характеристик микротвердости и
микроиндентирования по 10 измерениям рассчи-
тывали с доверительной вероятностью p = 0.95.
По результатам индентирования определяли сле-
дующие показатели микромеханических свойств:
микротвердость по Виккерсу (НV), контактный
модуль упругости (Е*), составляющую работы
пластической деформации при индентировании
(ϕ), ползучесть при индентировании (СIT), пока-
затель упругого восстановления (Re) и показатель
доли упругой деформации в общей деформации
при индентировании HIT/E*, где HIT – значение
твердости вдавливания при максимальной на-

ρ = ρ
− в

в

,m
m m
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грузке. Расчеты показателей ϕ, СIT и Re проводили
по следующим формулам:

(5)

(6)

(7)

где We – работа упругой деформации при инден-
тировании, Wt – полная механическая работа при
индентировании, определяемая площадью под
кривой нагружения, h1 – глубина внедрения инден-
тора, соответствующая начальной точке горизон-
тального участка на кривой нагружения, hp – глуби-
на отпечатка после снятия нагрузки, hmax – макси-
мальная глубина внедрения индентора. Показатель
Re, как и HIT/E* предложено считать [21, 22] харак-
теристиками доли упругой деформации в общей де-
формации при индентировании. Соотношение

 авторы [23] предлагают использовать
для характеристики сопротивления материала
пластической деформации после начала течения,
а также износостойкости структурных составля-
ющих.

Испытания на износостойкость при трении о
закрепленные абразивные частицы проводили на
лабораторной установке по методике, описанной
в работах [24–26]. В качестве абразива использо-
вали электрокорунд Al2O3 зернистостью 160 мкм
и твердостью 2000 HV и карбид кремния SiC зер-
нистостью 200 мкм и твердостью 3000 HV. Образ-
цы для испытаний имели размеры 7 × 7 × 20 мм.
Скольжение торцевых поверхностей образцов
после предварительной притирки на машине тре-
ния проходило со средней скоростью 0.175 м/с
при нагрузке 49 Н, которую задавали с помощью
поверенных грузов, поперечное смещение образ-
ца на один двойной ход составило 0.8 мм, путь
трения 18 м. Износостойкость образцов оценива-
ли по относительному изменению массы (Δmотн),
которую рассчитывали по формуле:

(8)

где m0 – начальная масса образа, m1 – масса об-
разца после испытаний. Кроме того, рассчитывали
значения коэффициента трения (f) по формуле (9) и
относительный износ (ε) по формуле (10):

(9)

(10)
где Fтр – сила трения, которую регистрировали с
помощью внешнего модуля “ZET 2XX” c про-
граммным обеспечением ZETLab, N – сила нор-
мального давления, Δm – потеря массы образца
(Δm = m0 – m1), Δmэт – потеря массы эталона (в каче-

( )ϕ = − ×1 e/ t 100%;W W

−= ×max 1
IT

1

100%;h hC
h

−
= ×max

e
max

100%;ph h
R

h

3 2*
ITH E

( )Δ = −отн 0 1 0/ ,m m m m

= тр/ ;f F N

ε = Δ Δ эт/ ,m m

стве эталона выбран образец из стали 40Х). Интен-
сивность изнашивания рассчитывали по формуле:

(11)

где ρ – плотность материала; S – геометрическая
площадь контакта; L – путь трения. Удельную ра-
боту изнашивания W рассчитывали по формуле:

(12)
Поверхность и частицы износа после испытаний

исследовали с помощью микроскопа TESCAN, ше-
роховатость поверхности Ra определяли с помо-
щью программного комплекса VEGA к микро-
скопу.

РЕЗУЛЬТАТЫ ИССЛЕДОВАНИЙ 
И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ

При использовании порошка бронзы для по-
лучения композита плавление начинается прак-
тически оновременно с синтезом. Именно поэто-
му поры в центральной части полученных сенд-
вич-пластин после горячего компактирования
не были обнаружены, как и в случае композита
Cu–Ti–C–B, структура которого была подробно
рассмотрена авторами ранее [27]. Незначитель-
ное количество пор образовалось лишь на грани-
це с внешней стальной оболочкой. Синтез приво-
дит к неравномерному распределению структур-
ных составляющих в объеме копозита (рис. 1).
Плотность композита составила 6.7 г/см3.

Как и при формировании композита системы
Cu–Ti–C–B [27], металлическая матрица компо-
зита Cu–Ti–Al–Ni–Fe–C–B состоит из твердого
раствора на основе меди, а отличительной осо-
бенностью является образование областей харак-
терного эвтектического строения (обозначена
цифрой 1 на рис. 1). По данным фазового рентге-
ноструктурного и микрорентгеноспектрального
анализов в композите кроме Cu, TiC и TiB2 за-
фиксировано присутствие интерметаллида NiAl
(рис. 2, 3). Области эвтектического строения со-
стоят из механической смеси твердого раствора
на основе меди и частиц интерметаллида
(Ni,Fe)Al (рис. 1в), поэтому в них наблюдали по-
вышенное содержание алюминия, никеля и же-
леза (рис. 3, табл. 1).

Частицы упрочняющей фазы TiC достаточно
равномерно распределены в твердом растворе на
основе меди и образуют структурную составляю-
щую “Cu + TiC” (обозначена цифрой 2 на рис. 1).
Частицы TiC серого цвета имеют глобулярную
форму и размеры до 1 мкм (рис. 1б).

Частицы черного цвета правильной огранки
соответствуют по химическому составу соедине-
нию TiB2. Размер этих частиц от 0.5 до 3.0 мкм,
они неравномерно распределены по обьему ком-
позита (рис. 1в). Вблизи частиц TiB2 всегда нахо-

( )= Δ ρ/ ,hI m SL

= ρ Δ/ .W fNL m
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дятся более мелкие частицы карбида титана TiC,
поэтому они образуют структурную составляю-
щую “Cu + TiB2 + TiC” (обозначена цифрой 3 на
рис. 1). Химический состав структурных состав-
ляющих исследованного композита приведен в
табл. 1.

Области эвтектического строения содержат
достаточно крупные однородные частицы или
прослойки (обозначены цифрой 4 на рис. 3). По
химическому составу они представляют собой
интерметаллид (Ni,Fe)Al, но также содержат не-
которое количество бора и углерода.

Каждая структурная составляющая исследо-
ванного композита характеризуется своими мик-
ромеханическими свойствами. Наиболее мягкая
и пластичная структурная составляющая – меха-
ническая смесь “Cu + TiC”. Микротвердость для
нее составляет в среднем 550 HV 0.1, а кривая на-
груженя сдвинута в крайне правое положение
(рис. 4). Смесь “Cu + TiC” характеризуется мак-
симальными значениями hmax, Wt, ϕ, CIT (табл. 2).

Рис. 1. СЭМ-изображение микроструктуры композита Cu–Ti–Al–Ni–Fe–C–B: 1 – области эвтектического строения
Cu + (Ni,Fe)Al; 2 – области Cu + TiC; 3 – области Cu + TiC + TiB2; а – общий вид; б – частицы TiC и TiB2; в – области
эвтектического строения.

50 мкм

3

2 3

1

1

2

(а)

10 мкм(в)

10 мкм(б)

Таблица 1. Химический состав структурных составля-
ющих композита, отмеченных на рис. 1 и 3, ат. %

№ Cu Ti Al Ni Fe C B

1 Баланс 3.9 18.0 18.3 15.1 6.8 7.8
2 31.8 6.0 4.4 3.6 21.0 0
3 15.6 3.4 2.2 1.2 24.1 32.7
4 2.8 17.3 16.4 12.5 6.2 9.0
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Микротвердость участков “Cu + TiB2 + TiB”
(таких, как участок 3 на рис. 1) в среднем состав-
ляют 700 HV 0.1, а участков эвтектического строе-
ния – 900 HV 0.1. Общая твердость композита со-
ставила 62 HRC.

Максимальное упрочнение наблюдается в зо-
нах эвтектического строения, таких, как участок 1
на рис. 1. Диаграмма нагружения для этй обасти
сдвинута в крайнее левое положение наименьших
значений глубины внедрения индентора. Кон-
тактный модуль упругости E*, показатели доли
упругой деформации в общей деформации при

индентировании HIT/E* и Re для этих зон также
имеет максимальное значение (табл. 2). В работе

[23] показано, что отношение  характе-
ризует не только сопротивление материала пла-
стической деформации после начала течения, но
и износостойкость структурной составляющей.
Очевидно следует ожидать максимальную изно-
состойкойсть эвтектической структурной состав-
ляющей (табл. 2).

Области “Cu + Ti2B + TiC”, обозначенные на
рис. 1 цифрой 3, занимают промежуточное поло-
жение по микромеханическим свойствам между
“Cu + (Ni,Fe)Al” и “Cu + TiC” (рис. 4 и табл. 2).

Результаты испытаний на абразивную износо-
стойкость показали, что композит системы Cu–
Ti–Al–Ni–Fe–C–B характеризуется более высо-
кими показателями трибологических свойств по
сравнению с композитом системы Fe–Ti–C–B,
структура которого подробно рассмотрена ранее
в работе [16], и композитом системы Cu–Ti–C–
B, структура которого подробно рассмотрена в
работе [27], (табл. 3). Интенсивность изнашива-
ния Ih композитов при испытаниях по карбиду
кремния больше, чем по корунду, что обусловле-
но его большей твердостью (табл. 3). Относитель-
ное изменение массы Δmотн, удельная работа из-
нашивания W, относительный износ ε и коэффи-
циент трения f немного меньше при испытаниях
по корунду, чем по карбиду кремния. Шерохова-
тость поверхности композита Cu–Ti–Al–Ni–Fe–
C–B минимальна по сравнению с эталоном и
композитом с железной матрицей, структура ко-

3 2*
ITH E

Рис. 2. Фрагмент дифрактограммы композита Cu–
Ti–Al–Ni–Fe–C–B.
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Рис. 3. СЭМ-изображение микроструктуры композита Cu–Ti–Al–Ni–Fe–C–B и карты распределения химических
элементов.
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торого рассмотрена ранее в работе [16], и одина-
кова с композитом системы Cu–Ti–C–B [27].

Медная матрица, обладая более высокой по
сравнению с железом пластичностью, обеспечи-

вает релаксацию внутренних напряжений, возни-
кающих в ходе испытаний на абразивную износо-
стойкость, и препятствует появлению микроско-
лов и выкрашиваний при образовании частиц
износа. Известно, что при абразивном износе ча-
стицы абразива представляют собой режущий
клин [28]. По сути при абразивном износе проис-
ходит срезание тонкого поверхностного слоя.

Рельеф поверхности износа образцов компо-
зита характерен для вязких материалов. Области
“Cu + TiC” и “Cu + (Ni,Fe)Al” легко срезаются,
формируя гладкую поверхность (обозначена бу-
кой А на рис. 5а и 5б). Более шероховатая поверх-
ность износа соответ ствует областям скопления
частиц TiB2 (обозначена B на рис. 5а и 5б), что
подтверждено микрорентгеноспектральным ана-
лизом. Трещин и сколов на поверхности износа
после испытаний не обнаружено.

Частицы износа исследованного композита
имеют форму суставчатой стружки: нижняя по-
верхность частиц гладкая, а верхняя имеет зазуб-
рины (рис. 5в, 5г). Поскольку размер частиц ко-
рунда Al2O3 и карбида SiC отличается примерно в
1.25 раза, отличается и размер частиц износа ком-
позита. После испытаний по электрокорунду об-
разуются частицы размерами от 15 × 30 × 2 мкм до
30 × 115 × 4 мкм, а после испытаний по карбиду

Рис. 4. Диаграммы нагружения структурных состав-
ляющих композита Cu–Ti–Al–Ni–Fe–C–B (цифры
соответствуют участкам, отмеченным на рис. 1), F –
нагрузка на индентор.
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Таблица 2. Микромеханические свойства композита Cu–Ti–Al–Ni–Fe–C–B

№ 
участка 

на рис. 1

HIT, ГПа 
(±0.6)

HV, HV0.1 
(±6)

E*, ГПа 
(±9.4)

Wt, нДж 
(±3.4)

Wе, нДж 
(±0.6)

hmax, мкм 
(±0.1)

Re HIT/E* ϕ, % CIT, %

1 9.5 900 253.0 78.5 23.1 2.3 29 0.038 0.0135 70.6 0.3
2 6.0 550 235.9 91.2 19.4 2.8 20 0.025 0.0037 78.7 0.5
3 7.4 700 238.7 85.9 21.4 2.5 24 0.031 0.0072 75.1 0.4

3 2*
ITH E

Таблица 3. Результаты испытаний на абразивную износостойкость

Тип 
абразива

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

40Х (эталон)
Al2O3 7.266 7.166 1.4 3.6 18.2 1 0.65 3.6
SiC 7.169 1.4 3.8 19.6 1 0.68

Композит Fe–Ti–C–B (структура описана в работе [16])
Al2O3 7.332 7.302 4.1 2.2 11.4 2.98 0.45 4.8
SiC 7.252 1.1 5.7 10.0 9.21 0.56

Композит Cu–Ti–C–B [27]
Al2O3 7.925 7.833 1.1 1.9 10.2 1.9 0.42 2.8
SiC 7.636 3.7 2.8 12.1 2.3 0.45

Композит Cu–Ti–Al–Ni–Fe–C–B
Al2O3 7.978 7.925 0.7 1.2 9.7 1.0 0.43 2.8

SiC 7.884 1.2 1.5 11.3 1.9 0.53
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кремния минимальный размер частиц составил
20 × 38 × 2 мкм, а максимальный 38 × 140 × 5 мкм.
При этом частицы толщиной менее 3 мкм имеют
зазубрины с одной стороны, а у частиц толщиной

5 мкм обе стороны гладкие (рис. 5г). Химический
анализ частиц износа композита показал, что тре-
щины в частицах износа образуются в структур-
ных составляющих композита, содержащих ча-
стицы TiB2 (табл. 4 и рис. 5г).

ВЫВОДЫ

При использовании бронзы для формирова-
ния металлической матрицы композита, полу-
ченного в результате синтеза термореактивной
смеси покрошков Ti, C, B4C, кроме твердого рас-
твора на основе меди сформировалась эвтектиче-
ская составляющая “Cu + (Ni,Fe)Al”. Упрочняю-
щие фазы – частицы карбида титана TiC размера-

Рис. 5. Рельеф поверхности образцов после испытаний на абразивный износ (а, б) и частицы износа (в, г); а, в – ис-
пытания по Al2O3; б, г – испытания по SiC; А – гладкая поверхность образца, образованная после срезания тонкого
слоя областей “Cu + TiC” и “Cu + (Ni,Fe)Al, В – шероховатая поверхность на участках с частицами TiB2.
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Таблица 4. Химический состав частиц износа компо-
зита, ат. %

№ участка 
на рис. 5 г B C Al Si Ti Fe Ni Cu

1 0 13.4 8.1 0.5 24.1 7.6 10.2 Осталь-
ное2 24.3 10.8 4.9 0.4 27.9 2.9 4.4

3 0 13.1 8.9 0.4 15.5 5.9 9.3
4 16.6 13.3 9.2 0.6 9.4 3.4 4.6
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ми до 1.0 мкм и диборида титана TiB2 размерами
от 0.5 до 3.0 мкм. Плотность композита составила
6.6 г/см3. Твердость композита 62 HRC.

Наиболее пластичной структурной составляю-
щей являются области “Cu + TiC”, характеризу-
ющиеся минимальными значениями твердости,
модуля упругости (Е*), работы упругой деформа-
ции при индентировании (We) и соотношения
HIT/E* и максимальными значениями показате-
лей пластичности: глубины внедрения индентора
(hmax), составляющей работы пластической де-
формации (ϕ) и ползучести (СIT).

При абразивном износе происходит срез по-
верхностных слоев структурных составляющих
“Cu + TiC” и “Cu + (Ni,Fe)Al” с образованием
гладкой поверхности, что приводит к снижению
интенсивности изнашивания исследованного
композита по сравнению с эталоном и ранее ис-
следованным композитом с железной матрицей.
Наиболее шероховатые участки поверхности из-
носа соответствуют областям скопления частиц
TiB2. Шероховатость поверхности образцов не
превышает 2.8 мкм.

Работа выполнена при финансовой поддержке
гранта РНФ № 22-29-00188 регистрационный но-
мер 122012600194-2.
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Методом дифференциальной сканирующей калориметрии (ДСК) проведено исследование мартен-
ситного превращения в сплавах Fe100 – xNix с содержанием Ni от 3 до 25 ат. %. На температурной за-
висимости ДСК-сигнала наблюдаются δ-образные пики, связанные с α–γ-превращением, и для
сплавов с x ≤ 10 дополнительная λ-образная аномалия, связанная с магнитным фазовым переходом.
Построена концентрационная зависимость температуры мартенситного превращения, определены
тепловые эффекты и рассчитана энергия активации перехода. Показано, что при концентрациях Ni
больше 15 ат. % происходит концентрационное расслоение сплавов.
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лориметрия, энергия активации
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ВВЕДЕНИЕ
История исследования сплавов системы Fe–

Ni насчитывает уже более ста лет. Интерес к ис-
следованиям этой системы, прежде всего, связан
с широким техническим применением. Это ин-
варные сплавы и сплавы с высокой магнитной
проницаемостью, компоненты аустенитных кон-
струкционных и мартенситностареющих сталей.
Поэтому и на сегодняшний день материалы на
основе Fe–Ni являются объектами изучения во
многих работах [1–9]. Значительная часть работ
последнего времени посвящена теоретическому
анализу диаграммы фазовых равновесий системы
Fe–Ni [10–13]. Границы существования ОЦК-α и
ГЦК γ-фаз, представленные в одном из ранних
справочников [14], впоследствии были дополне-
ны линией эвтектоидного распада при температу-
ре около 400°С и существованием при низкой
температуре соединений Fe3Ni и FeNi3 с ГЦК-
структурой, упорядоченной по типу L12 [15, 16]. В
последующих теоретических работах по диаграм-
мам фазовых равновесий [17, 18] в низкотемпера-
турной области присутствуют только конечные
равновесные составы эвтектоидного распада: α-
(Fe–Ni) с концентрацией Ni от 3 до 5% и FeNi3.

В 1927 г. была опубликована экспериментальная
фазовая диаграмма Fe–Ni, которая при концентра-
циях Ni до 25% отделяет от областей существования
α- и γ-фаз область составов, возникающую в резуль-

тате гистерезиса мартенситного превращения [19].
При этом в мартенситной фазе сохраняется со-
став высокотемпературной аустенитной γ-фазы.
Наличие мартенситного превращения позднее
было подтверждено на основе данных рентгено-
структурного анализа [20, 21], дилатометрии [22],
измерений электросопротивления [23], элек-
тронного зондового микроанализа [12]. Темпера-
туры начала прямого Ms и обратного As мартенсит-
ного превращения по данным разных авторов су-
щественно различаются. Исследование γ → α-
превращения при различных скоростях охлаждения
от 5°С/мин [23] до 3.5 × 105°С/с [24, 25] показало,
что температура начала мартенситного превраще-
ния Ms понижается с увеличением скорости за-
калки. При этом при различных скоростях закал-
ки формируется мартенсит, по крайней мере,
двух различных типов: реечный с большим коли-
чеством дислокаций и пластинчатый с двойнико-
вой структурой. Поскольку α-мартенсит наблюда-
ется в широком интервале скоростей охлаждения и
обнаружен даже в метеоритах [26], диаграмма мар-
тенситных превращений более важна для практики,
чем диаграмма фазовых равновесий.

Мартенситные превращения сопровождаются
выделением или поглощением тепла. Тепловой
эффект γ ↔ α-превращения был рассчитан в [23]
на основе выражений для свободной энергии α- и
γ-фаз для твердых растворов Fe–Ni и величин

УДК 669.1'74:536.6
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температур превращений As и Ms, определенных
из измерений электросопротивления. Позднее
тепловой эффект был теоретически определен с
использованием базы данных SSOL, представ-
ленной Scientific Group Thermodata Europe [27] и
многокомпонентной базы данных kMART (kinet-
ic of MARtensitic Transformation) [28]. Результаты
расчетов энтальпии превращения по данным раз-
ных авторов сильно различаются. Вместе с тем
имеется всего лишь одна публикация 1959 г., где
тепловые эффекты α–γ-превращения в Fe–Ni
определены экспериментально [29].

Появление в последнее время аппаратуры
дифференциальной сканирующей калориметрии
(ДСК) высокого разрешения позволило in situ
изучать механизмы фазовой трансформации при
полиморфных превращениях в металлических
сплавах в широком интервале температур (от
‒100 до 1600°С) и с достаточно высокой точно-
стью рассчитывать тепловые эффекты при фазо-
вых превращениях [30].

Цель настоящей работы – на основе калори-
метрических исследований сплавов Fe100 – xNix с
содержанием Ni от 3 до 25 ат. % определить кри-
тические температуры и тепловой эффект поли-
морфного α → γ и γ → α-превращения и темпера-
туру магнитного упорядочения, оценить энергию
активации перехода и уточнить диаграмму мар-
тенситного превращения Fe–Ni в области малых
концентраций никеля.

МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА
Сплавы Fe100 – xNix (где x = 3, 5, 7, 10, 15, 20,

25 ат. %) были выплавлены из металлов чистотой
не хуже 99.99% в алундовых тиглях методом ин-
дукционной плавки в атмосфере аргона. Для по-
лучения гомогенного состояния образцы отжига-
ли в течение 50 ч при T = 1100°C в вакууме с по-

следующей закалкой в воду. Для измерений были
подготовлены образцы в виде дисков диаметром
5 мм и толщиной 1.2–1.5 мм, масса образцов с раз-
личным содержанием Ni составляла 120–150 мг.

Тепловые свойства исследуемых образцов
определяли по кривым ДСК, полученным на ка-
лориметре STA 449 F3 Jupiter (Netzsch) в атмосфе-
ре аргона при нагреве и охлаждении в интервале
температур 30–900°C со скоростями 5, 10 и
20°С/мин. Обработку кривых ДСК и определение
величин тепловых эффектов проводили с исполь-
зованием программного обеспечения NETZSCH
Proteus® для термического анализа. Температур-
ную шкалу калибровали по точкам плавления ин-
дия (156.5°С), висмута (271.3°С), цинка (419.4°С)
и серебра (660.2°С). ДСК-эксперименты в режи-
ме термоциклирования выполнены для образцов
с содержанием Ni 5 и 15 ат. % в диапазоне темпе-
ратур от 30 до 900°С со скоростью сканирования
10°С/мин.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Как показали рентгеновские исследования,

исходное состояние всех образов, закаленных от
температуры 1100°C из области существования
γ-фазы, представляет собой ОЦК-фазу с уширен-
ными линиями, что соответствует α-фазе мартен-
сита. Для того чтобы убедиться, что полученное
состояние является равновесным, была проведе-
на серия повторяющихся экспериментов при на-
греве до 860°C и последующем охлаждении до
100°C. Кривые ДСК (поток тепла W в зависимо-
сти от температуры Т) для полиморфных переходов
γ ↔ α в образце Fe95Ni5 в режиме термоциклирова-
ния при скорости нагрева и охлаждения образца
10°С/мин приведены на рис. 1. В ходе повторяю-
щихся циклов нагрев – охлаждение форма кри-
вых ДСК, положение пиков и величины тепловых

Рис. 1. Кривые ДСК Fe95Ni5 в режиме термоциклирования при скорости сканирования 10°С/мин. Заштрихованные
области и численные значения теплот показывают тепловые эффекты γ ↔ α-превращения.

500 550 600 650 700 750

650�С

65.3 Дж/г

65.7 Дж/г

66.7 Дж/г

–44.0 Дж/г

–44.4 Дж/г

–44.9 Дж/г

Охлаждение

exo

Нагрев3

2

1

3

2

1

800 850
T, �C

W
, о

тн
. е

д.

649�С

647�С

766�С

765�С
764�С



1040

ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 123  № 10  2022

СТАШКОВА и др.

эффектов практически не изменяются. Измеряе-
мая абсолютная величина экзотермического эф-
фекта при прямом γ → α-переходе в 1.5 раза боль-
ше величины эндотермического эффекта при об-
ратном α → γ-превращении.

На рис. 2а показан эндотермический пик об-
разца Fe95Ni5 при скорости нагрева 5°С/мин в
увеличенном масштабе. Видно, что его можно
представить, как суперпозицию двух пиков с ми-
нимумами при температурах 753 и 763°С. Соотно-
шение парциальных площадей этих пиков равно
~0.1. Первый пик соответствует переходу α-фазы
в парамагнитное состояние при температуре Кю-
ри ТС = 753°С, второй пик соответствует струк-
турному α → γ-превращению. При нагреве образ-
ца Fe97Ni3 (рис. 2б) магнитный и структурный пе-
реходы протекают независимо друг от друга.
Переход α-фазы в парамагнитное состояние на-
блюдается при ТС = 760°C. При этой температуре
на кривой DSC появляется λ-образный эндотер-

мический пик, характерный для фазовых перехо-
дов 2-рода. При дальнейшем повышении темпе-
ратуры в сплаве происходит α → γ-превращение,
о чем свидетельствует более интенсивный δ-об-
разный эндотермический пик при 810°C. Из соот-
ношения заштрихованных площадей пиков, со-
ответствующих этим переходам видно, что тепло-
вой эффект при магнитном фазовом переходе
почти в 4 раза меньше по абсолютной величине
теплового эффекта при α → γ-превращении. При
охлаждении образца Fe97Ni3 ферромагнитное
упорядочение происходит в γ-фазе при той же
ТС = 760°C. Оно не сопровождается аномалией на
кривой ДСК, но отчетливо наблюдается при из-
мерении магнитной восприимчивости [31]. Пре-
вращение γ → α наблюдается при более низкой
температуре, ему соответствует экзотермический
максимум на кривой ДСК при 719°C. При охла-
ждении в интервале температур от 760 до 721°C γ-
фаза оказывается ферромагнитной. Подробный

Рис. 2. Разложение эндотермического пика при нагреве образца Fe95Ni5 со скоростью 5°С/мин. Красная линия – экс-
перимент, черная линия – результат аппроксимации, штриховые линии – подпики. (а) Изменение сигнала ДСК при
нагреве и охлаждении образца Fe97Ni3 со скоростью 10°С/мин (б).
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Рис. 3. Изменение сигнала ДСК при нагреве и охлаждении образца Fe90Ni10 с разными скоростями сканирования:
5, 10 и 20°С/мин.
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анализ кривых ДСК образцов Fe93Ni7 и Fe90Ni10,
снятых при скорости сканирования 10°С/мин,
также позволяет выделить два подпика с темпера-
турами 728 и 700°C для магнитного перехода и 731
и 695°C для структурного перехода, для сплава с
х = 7 и х = 10 соответственно. Следовательно, при
концентрациях никеля до 10 ат. % магнитное разу-
порядочение и структурное α → γ превращение
протекают независимо друг от друга.

В реальных условиях нагрева и охлаждения
превращение совершается не при постоянной
температуре, а в некотором интервале темпера-
тур, который оказывается тем шире, чем больше
скорость сканирования. Для всех составов были
проведены измерения ДСК-сигнала при трех
скоростях сканирования: 5, 10 и 20°С/мин. На
рис. 3 приведены такие кривые для образца
Fe90Ni10. С увеличением скорости нагрева наблю-
дается небольшое смещение эндотермического
δ-пика в область более высоких температур, а эк-
зотермического – в область более низких темпе-
ратур. Для фазовых переходов 1-рода, в частности
для полиморфного превращения, характерно на-
личие теплового гистерезиса. Из рис. 3 видно, что
существует значительная разница между темпе-
ратурами экстремумов при нагреве и охлажде-
нии, причем эта разница увеличивается с увели-
чением скорости сканирования. Наблюдаемый
гистерезис может быть связан с гистерезисом фа-
зового перехода Ttr и с тепловой инерционностью
прибора, т.е. методической ошибкой ΔТ, по-
скольку температура экстремума Textr на кривых
ДСК всегда отличается от температуры перехода.
Обусловлено это наличием термического сопро-
тивления Rt, которое приводит к термическому
запаздыванию – отставанию температуры образ-
ца от температуры нагревателя на величину ΔТ =

= Textr – Ttr. Чтобы устранить эту методическую
ошибку и выделить гистерезис фазового перехо-
да, необходимо воспользоваться следующей про-
цедурой экстраполяции. Из работы [32] следует,
что ошибка ΔТ пропорциональна скорости ска-
нирования V, удельной теплоте перехода ΔH, мас-
се образца m и термическому сопротивлению Rt:

(1)
Из этого соотношения видно, что при посто-

янном Rt для образцов одинаковой массы ожида-
ется линейная зависимость ΔТ(V1/2). При V → 0
разность ΔТ → 0 и Textr → Ttr. Следовательно, экс-
траполяция линейной зависимости Textr (V1/2) к
бесконечно малой скорости нагревания дает зна-
чение Ttr, а различие между истинными темпера-
турами, полученными при нагреве и охлаждении,
дает ΔTtr – истинный гистерезис перехода. Для
всех составов и скоростей сканирования были
построены зависимости Textr(V1/2). На рис. 4 для
примера приведены такие зависимости для об-
разцов Fe93Ni7 и Fe90Ni10. Экспериментальные
температуры экстремумов в координатах T–V1/2

ложатся на прямые, а экстраполяция их к нулевой
скорости нагрева позволяет определить истин-
ные температуры экстремумов.

Критические температуры полиморфного
превращения, т.е. температуры начала и конца
γ → α и α → γ-превращений, определенные по
методу двух касательных, приведены в табл. 1.

Результаты измерений и расчетов обобщены на
диаграмме полиморфного превращения (рис. 5). На
вставке к рис. 5 показана зависимость истинного
гистерезиса перехода ΔTtr от содержания Ni в об-
разце. Величина гистерезиса увеличивается от
75°С в образце Fe97Ni3 до 310°С в образце Fe85Ni15.

Δ = Δ 1/2(2 ) .tT m HRV
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Такой значительный гистерезис характерен для
фазовых переходов 1-рода. При нагреве α-фаза те-
ряет устойчивость и переходит в аустенитную γ-фа-
зу на линии, обозначенной A, точки которой соот-

ветствуют экстремумам эндотермических пиков
на кривых ДСК. При охлаждении γ-фаза перехо-
дит в α-фазу на линии, обозначенной M, точки
которой соответствуют максимумам экзотерми-
ческих пиков. Данные по температуре превраще-
ния для чистого железа взяты из [33]. Черными
ромбами на рис. 5 обозначена температура Кюри,
определенная из кривых ДСК для образцов с х =
= 3, 5, 7 и 10 ат. %. Эти значения ТС хорошо согла-
суются с данными, полученными нами ранее [31]
из измерений магнитной восприимчивости. Тем-
пературы α → γ и γ → α-превращений линейно
уменьшаются с увеличением концентрации Ni в
образцах с концентрацией никеля от 3 до 15 ат. %,
при бóльших концентрациях зависимость пере-
стает быть линейной, что может быть связано с кон-
центрационным расслоением в образцах с х = 20 и
25 на области, обогащенные железом или нике-
лем [31].

Следует отметить, что данная диаграмма поли-
морфного превращения является метастабильной.

Равновесное фазовое состояние сплавов
Fe100 – xNix (x < 25), соответствующее расчетным
диаграммам фазовых равновесий, представлен-
ным, например, в [12] и [13], как правило, не реа-
лизуется в экспериментальных условиях быстро-
го охлаждения, поскольку диффузионные про-
цессы в сплавах Fe–Ni при температурах ниже
500°C крайне замедлены. Поэтому, по нашему
мнению, в справочниках по фазовым диаграм-
мам, наряду с равновесной диаграммой сплавов
Fe–Ni, должна присутствовать диаграмма мар-
тенситного превращения, приведенная на рис. 5.

На рис. 6 приведена зависимость величины
теплового эффекта ΔH фазового перехода α ↔ γ,
полученная путем вычитания базовой линии из
площади под пиком на кривой ДСК, от концен-
трации Ni в образце. Для удобства сравнения на
графике приведена обратная величина эндотер-
мического теплового эффекта при нагревании.
Оценка величины теплового эффекта полиморф-
ного превращения для образцов с х = 3, 5, 7, 10
проводилась с учетом вклада от магнитного пере-
хода в площадь под экстремумом. В интервале
концентраций никеля от 5 до 15 ат. % тепловой
эффект γ → α-перехода в 1.5 раза больше теплоты
α → γ-перехода. Определяемый методом ДСК
тепловой эффект полиморфного превращения
увеличивается при увеличении скорости скани-
рования по температуре. Для расчета движущей
силы мартенситного превращения Ghosh и Olson
разработали многокомпонентную базу данных
kMART (kinetics of MARtensitic Transformation)
[28]. Данная база позволяет рассчитывать темпе-
ратуру начала и тепловой эффект γ ↔ α-поли-
морфного превращения. Расчетные данные для
сплавов Fe–Ni хорошо согласуются с полученны-
ми нами экспериментальными значениями.

Рис. 4. Зависимости Textr для образцов Fe93Ni7 (1 и 3)
и Fe90Ni10 (2 и 4) от скорости сканирования (V1/2).
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Таблица 1. Температуры начала Ms и конца Mf прямо-
го мартенситного превращения, начала As и конца Af
обратного мартенситного превращения, а также вели-
чины ΔM = Ms – Mf и ΔA = Af – As

х, ат. %
Температура, °С

Ms Mf ΔM As Af ΔA

3 734 702 32 798 818 20

5 673 615 58 748 771 23

7 621 558 63 713 745 32

10 536 453 83 673 708 35

15 349 251 98 615 653 38

20 202 116 86 557 602 45

25 469 535 66
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По данным изменения температуры экстрему-
мов при изменении скорости нагревания (см.
рис. 3) можно оценить энергию активации Eа по-
лиморфного превращения по методу Киссиндже-
ра [34]:

(2)

где V − скорость нагревания, R – газовая посто-
янная, Tmax – температура пика на кривой ДСК.

Зависимость Киссинджера  от 1/Tmax

представляет собой прямую линию (рис. 7), а
энергия активации вычисляется исходя из тан-
генса угла наклона этой прямой (рис. 8). Такая
оценка возможна для программ линейного нагрева
в сплавах с концентрацией никеля от 3 до 15 ат. %, в
которых при увеличении скорости сканирования
наблюдается смещение температуры эндотерми-
ческого минимума в область более высоких тем-
ператур. При концентрациях Ni больше 15 ат. %
зависимость перестает быть линейной, по-види-
мому, вследствие расслоения твердого раствора
на области, обогащенные железом и/или нике-
лем, и энергия активации по методу Киссиндже-
ра не может быть определена.

Эффекты концентрационного расслоения в
сплавах Fe–Ni наблюдались нами ранее при ис-
следовании температурных зависимостей намаг-
ниченности [31]. Высокие значения Ea являются
следствием того, что скорость нагрева слабо вли-
яет на температуру экстремума при полиморф-

( ) = − +2
max a maxln const,V T E RT

( )2
maxln V T

ном превращении, что характерно для процессов,
в которых преобладают бездиффузионные меха-
низмы фазовой трансформации.

На рис. 8 можно выделить три концентраци-
онные области в Fe–Ni сплавах. В области малых
(3 ат. %) и больших (15 ат. %) концентраций х
энергия активации достигает значений

Рис. 6. Зависимость абсолютной величины теплового
эффекта фазового перехода от концентрации Ni в об-
разцах, сканированных со скоростями 5 и 10°С/мин.
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ными скоростями сканирования, а также рассчитанные истинные температуры переходов. На вставке показана зави-
симость истинного гистерезиса перехода ΔTtr от содержания Ni.
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СТАШКОВА и др.

3650 кДж/моль. При промежуточных концентра-
циях от 5 до 10 ат. % энергия активации имеет отно-
сительно низкие значения, 1500–2000 кДж/моль, а
при больших концентрациях снова возрастает.
Согласно существующим представлениям, по ме-
ре увеличения содержания никеля механизм реа-
лизации полиморфного превращения изменяется
от нормального (до 3–5 ат. % Ni), затем массив-
ного (или бейнитного, до 10 ат. %), затем бездиф-
фузионного мартенситного. По-видимому, при
бейнитном превращении диффузионные процес-
сы начинают более активно участвовать в фазо-
вой трансформации, что соответствует наиболее
низким значениям энергии активации.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Методом дифференциальной сканирующей
калориметрии исследованы тепловые эффекты в
сплавах Fe100 – xNix (x ≤ 25). Показано, что струк-
турное γ → α-превращение при охлаждении и об-

ратное α → γ-превращение при нагреве сопро-
вождаются δ-образными пиками тепловыделе-
ния, характерными для фазовых переходов
первого рода. Определены тепловые эффекты и
температуры мартенситных превращений. С ро-
стом содержания Ni гистерезис мартенситного
превращения увеличивается.

В сплавах с x ≤ 10 обнаружены дополнитель-
ные λ-образные аномалии, температуры которых
совпадают с температурами Кюри, определенны-
ми при исследовании магнитной восприимчиво-
сти сплавов. Превращение α → γ при нагреве этих
сплавов, как и в чистом Fe, происходит в пара-
магнитной фазе. В сплаве Fe97Ni3 магнитный и
структурный переходы происходят независимо
друг от друга, мартенситное γ → α-превращение
при охлаждении происходит в ферромагнитной
фазе.

Рассчитана величина энергии активации ме-
тодом Киссинджера. Высокие значения энергии
активации свидетельствуют о протекании в си-
стеме Fe100 – xNix (x ≤ 15) процессов, в которых
преобладают бездиффузионные механизмы фа-
зовой трансформации.

При концентрациях Ni больше 15 ат. % зависи-
мость перестает быть линейной, по-видимому,
вследствие расслоения твердого раствора на зо-
ны, обогащенные железом и/или никелем.

Работа выполнена в рамках государственного
задания Минобрнауки России (Шифр “Магнит”,
№ 122021000034-9).
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Методами сканирующей электронной микроскопии и дюрометрии исследована рекристаллизация
чистого железа, деформированного при 250°С сдвигом под давлением. Полнота протекания дина-
мической рекристаллизации оказывает влияние на последующую статическую рекристаллизацию:
в структуре смешанного типа (образованной дислокационными ячейками и отдельными рекри-
сталлизованными зернами) заметный рост зерна начинается при температуре на 100°С ниже, чем в
субмикрокристаллической (СМК) структуре (состоящей из зерен, полученных в результате дина-
мической рекристаллизации). Неоднородность структуры, созданной в условиях динамической ре-
кристаллизации, обусловливает ее низкую термическую стабильность. В СМК структуре выявлена
склонность к вторичной рекристаллизации.

Ключевые слова: железо, деформация, динамическая рекристаллизация, статическая рекристаллиза-
ция, структура
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ВВЕДЕНИЕ
Термическую стабильность структуры можно

охарактеризовать температурой начала быстрого
роста зерна и скоростью роста зерна при нагреве.
Благодаря высокой запасенной энергии, ультра-
дисперсная структура деформационного проис-
хождения в однофазных чистых металлах имеет
достаточно низкую температуру рекристаллиза-
ции [1]. Но рекристаллизация может развиваться
путем быстрого роста отдельных центров [2–5]
либо путем совершенствования границ и формы
кристаллитов в условиях низкой скорости их ро-
ста [6]. В первом случае можно говорить о низ-
кой, а во-втором – о высокой термической ста-
бильности ультрадисперсной структуры. Харак-
тер роста рекристаллизованного зерна зависит
как от самого материала, так и от типа созданной
в нем деформационной ультрадисперсной струк-
туры, обусловленной релаксационными процес-
сами, доминирующими при деформационно-
термической обработке.

Например, в железе при деформации сдвигом
под давлением при комнатной температуре мо-
жет быть получена субмикрокристаллическая
(СМК) структура, характеризующаяся однород-
ным распределением дефектов и отсутствием
преимущественной ориентировки микрокри-
сталлитов и обладающая наиболее высокой тер-

мической стабильностью в сравнении со структу-
рами других типов, которые можно получить,
применив пластическую деформацию при ком-
натной температуре [7]. Ряд исследователей, на-
пример [8], считают, что СМК-структура форми-
руется по механизму непрерывной динамической
рекристаллизации (ДР), независимо от темпера-
туры деформации, и при отжиге такой структуры
происходит непрерывная статическая рекристалли-
зация, приводящая к совершенствованию структу-
ры без значительного укрупнения зерна. Другие,
например [9], полагают, что механизм непрерыв-
ной ДР реализуется при температуре ниже 0.5Тпл, а
при более высокой температуре – прерывистой ДР.

Большая пластическая деформация при повы-
шенной температуре в сравнении с холодной де-
формацией должна приводить к формированию
более совершенной зеренной структуры, образо-
ванию тройных стыков зерен, которые сдержива-
ют рост зерна. Последнему способствует также
меньшая запасенная энергия деформации. По-
этому можно ожидать достаточно высокой тер-
мической стабильности ультрадисперсной струк-
туры железа, полученной при температуре дефор-
мации ниже 0.5Тпл. Публикации показывают
интерес исследователей к большой деформации
железа и низкоуглеродистых сталей при повы-
шенной температуре [10–15]. Однако нам неиз-
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вестны результаты исследования термической
стабильности такой структуры.

Целью настоящей работы явилось исследова-
ние термической стабильности при отжиге уль-
традисперсной структуры чистого железа, со-
зданной путем большой деформации сдвигом под
давлением при температуре 0.3Тпл (250°С).

МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА
Чистое железо (99.97% Fe) деформировали

при 250°С методом сдвига под высоким давлени-
ем в наковальнях Бриджмена. Подробно экспе-
римент описан в работе [16]. Образцы до дефор-
мации имели диаметр 5 мм и толщину 0.3 мм. Де-
формацию осуществляли под давлением 8 ГПа,
со скоростью 0.3 об./мин. Угол поворота нако-
вальни составил 45° и 2 × 360° (2 оборота). Истин-
ную деформацию (е) рассчитывали с учетом угла
поворота наковальни, расстояния от центра об-
разца (оси вращения) и осадки, которая также за-
висела от расстояния до центра образца [7]. На
расстоянии 1 мм от центра расчетные значения
истинной деформации составили при угле пово-
рота 45° – 2.2, а после 2 оборотов – 6.9. Результа-
ты исследования сравнивали с результатами, по-
лученными при деформации Fe того же состава
сдвигом под давлением при 20°С с углом поворо-
та наковальни 60° и 5 оборотов [7]. После поворо-
та наковальни на 60° истинная деформация на
расстояние от оси вращения 1.5 мм составила 4, а
после 5 оборотов е = 7.8 [7]. Погрешность, связан-
ная с разбросом значений толщины образцов на
одинаковом расстоянии от центра, во всех случа-
ях не превышала ∆е = ±0.2.

Деформированные образцы отжигали в ваку-
умной печи (10–5 Па) при температурах от 350 до
650°С с шагом 100°С. Продолжительность изо-
термической выдержки составляла 1 ч.

Твердость измеряли на твердомере МЕТОЛАБ
502 при нагрузке 0.5 Н по двум взаимно перпен-
дикулярным диаметрам с шагом 0.25 мм. Значе-
ния твердости, измеренные на одинаковом рас-
стоянии от центра образца, усредняли. Погреш-
ность определения твердости не превышала 5%.

Структурные исследования осуществляли в
плоскости сдвига с использованием сканирующего
электронного микроскопа (СЭМ) QUANTA_200
Philips с приставкой EDAX/TSL для анализа ди-
фракции обратно рассеянных электронов (EBSD)
при ускоряющем напряжении 25 кВ. EBSD-ана-
лиз структуры (размеры зерен, их ориентировку,
спектр углов разориентировки границ, долю ре-
кристаллизованной структуры и плотность дис-
локаций) проводили на расстоянии 1.00 ± 0.25 мм
от центра образца. В зависимости от размера эле-
ментов структуры изменяли шаг сканирования от
0.15 до 5 мкм. Перед EBSD-исследованием образ-

цы подвергали шлифовке и электролитической
полировке. Из рассмотрения были исключены
точки с индексом конфиденциальности (CI) ни-
же 0.1 [17] и зерна, содержащие менее 2 пикселей.
Границы с углом разориентировки меньше 15°
относили к малоугловым (МУГ), а больше 15° – к
большеугловым (БУГ) [18]. Средний размер зерна
оценивали по методу секущих. Долю рекристал-
лизованной структуры определяли по данным о
разбросе ориентировки в пределах зерна (GOS), к
рекристаллизованным относили зерна с GOS <
< 2.5° [17]. Плотность геометрически необходи-
мых дислокаций определяли по формуле из [19]:
ρGND = αθКАМ/(bx), где α – постоянная (для ОЦК
α = 2), b – вектор Бюргерса (для железа 0.25 нм
[20]), x – шаг сканирования, θКАМ – средняя кер-
нел-разориентация, определенная как средний
угол разориентировки между выбранной точкой
(пикселем) и всеми соседними пикселями во вто-
рой координационной сфере (в рад.).

РЕЗУЛЬТАТЫ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ
Характеристика структуры, полученной в ре-

зультате деформации при повышенной темпера-
туре, представлена на рис. 1, 2. После деформа-
ции с углом поворота 45° структура очень неодно-
родна (рис. 1). Присутствуют области слабо-
разориентированной структуры, в которой ори-
ентировка меняется постепенно. Поскольку ма-
териал перед деформацией имел крупнозерни-
стую структуру (средний размер зерна 200 мкм),
без преимущественной ориентировки, области
слаборазориентированной структуры также ори-
ентированы произвольно. Протяженность таких
областей достигает десятков микрометров (ниж-
няя часть рис. 1а и 1б). Кроме того, наблюдаются
дисперсные динамически рекристаллизованные
зерна с БУГ. На гистограмме распределения эле-
ментов структуры по размерам пик в области ма-
лых размеров (около 2 мкм на рис. 1б) соответ-
ствует этим зернам. На распределении границ по
углам разориентировки (рис. 1в) наблюдаются
два пика: один высокий в области МУГ, соответ-
ствующий областям слабо разориентированной
структуры, и второй низкий, в области больших
углов, соответствующий динамически рекристал-
лизованным зернам. Средний угол разориенти-
ровки составляет 29°. Такую структуру смешанно-
го типа будем в дальнейшем называть смешанной
структурой, аналогично структуре, полученной в
результате деформации при комнатной темпера-
туре с поворотом наковальни 60° и образованной
дислокационными ячейками и микрокристалли-
тами [7].

После деформации на 2 оборота наковальни
(е = 6.9) структура полностью состоит из динами-
чески рекристаллизованных зерен (рис. 2а, 2б).
Распределение зерен по размерам однородное,
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Рис. 1. Характеристика исходной структуры железа, деформированного при 250°С с углом поворота наковальни 45°:
ориентационная карта с нанесенными БУГ (а), гистограммы распределения зерен по размерам (б) и границ по углам
разориентировки (в) (СЭМ).
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Рис. 2. Характеристика исходной структуры железа, деформированного при 250°С на 2 оборота наковальни: а – тонкая
структура (ПЭМ); б – ориентационная карта; в, г – гистограммы распределения зерен по размерам и границ по углам
разориентировки соответственно (СЭМ).
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средний размер зерна составляет 0.5мкм (рис. 2в).
На гистограмме распределения границ по углам
разориентировки существенно увеличивается до-
ля БУГ, но при этом пик в области МУГ сохраня-
ется (рис. 2г). Средний угол разориентировки со-
ставляет 37°. Следует отметить, что из-за ДР при
размерной однородности структуры различается
дефектность отдельных зерен: присутствуют как
наклепанные зерна, так и чистые зерна без дисло-
каций (рис. 2а). В дальнейшем эту структуру
условно будем называть СМК, подобно состоя-
щей из микрокристаллитов структуре, получен-
ной деформацией при комнатной температуре на
5 оборотов наковальни.

На рис. 3 приведены зависимости твердости от
температуры отжига железа с различной исход-
ной структурой, созданной деформацией как при
250°С, так и при 20°С. В первом случае снижение
твердости до значений твердости недеформиро-
ванного железа наблюдается с увеличением тем-
пературы отжига в интервале 450–550°С, что сви-
детельствует о развитии рекристаллизации. При
этом снижение твердости СМК-железа происхо-
дит медленнее, чем железа со смешанной струк-
турой. В то же время СМК-структура, полученная
при 20°С, такого полного разупрочнения не до-
пускает: после отжига при 650°С, 1ч твердость
остается выше твердости недеформированного
железа.

Структурные исследования подтверждают
протекание рекристаллизации в ходе отжига же-
леза, деформированного при 250°С. На рис. 4
приведены ориентационные карты с нанесенной
схемой БУГ, полученные с железа с разной исход-
ной структурой, позволяющие качественно оце-
нить структурные изменения при отжиге. После
отжига при 350°С структура мало меняется. При
более высокой температуре наблюдается рост
зерна для обоих исходных состояний. После от-

жига СМК-структуры при максимальной темпе-
ратуре выявляется разнозернистость.

Количественные характеристики структуры
приведены в табл. 1. Видно, что в результате от-
жига при 350°С в исходной смешанной структуре
в два раза возрастает доля БУГ (до 85%) и, соот-
ветственно, растет средний угол разориентиров-
ки зерен (Iср). В исходной СМК-структуре доля
БУГ изначально больше 90% (рис. 2г, табл. 1).
Средний и максимальный размер зерна в обоих
случаях уменьшаются. Следовательно, формиру-
ются новые мелкие зерна, вероятно, в результате
термически активируемого зарождения, т.е. мож-
но говорить о начале статической рекристаллиза-
ции при 350°С.

Рис. 3. Влияние отжига на твердость железа с различ-
ной исходной структурой, полученной в результате
деформации при 250°С:  – смешанная (е = 2.4),  –
СМК (е = 7.6). Штрихпунктирной линией обозначена
твердость недеформированного железа. Для сравне-
ния приведены данные для железа той же чистоты,
деформированного при 20°С: e – смешанная струк-
тура (е = 4), h – СМК структура (е = 7.8) [7].
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Таблица 1. Параметры структуры железа после деформации при 250°С с разными углами поворота наковальни
и отжига при различных температурах

Параметр

Температура отжига, °С

до отжига 350, 1 ч 450, 1 ч 550, 1 ч 650, 1 ч

45° 2 об. 45° 2 об. 45° 2 об. 45° 2 об. 45° 2 об.

Доля БУГ, % 44 92 88 92 81 89 82 87 80 83
dср, мкм 2.5 0.5 0.6 0.2 14 0.8 20 9 38 27
Максимальный размер зерна, мкм 50 4 19 3 64 4,4 82 37 150 175
Iср, град 29 38 37 38 31 37 33 35 34 35

ρGND, х1013 м–2 0.52 1.4 1.9 3.7 0.09 0.93 0.09 0.09 0.05 0.03

Доля рекристаллизованной структуры, % 38 49 43 49 93 98 96 97 100 96
Доля площади, занятой зернами размером >5dср, % 0 0 0 0 0 0 0 0 0 8
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Рис. 4. Микроструктура железа с разной исходной структурой, полученной в результате деформации при 250°С, после
отжига при 350 (а, б), 450 (в, г), 650°С (д, е); смешанная структура (а, в, д) и СМК структура (б, г, е). Ориентационные
карты с нанесенными БУГ. (СЭМ).
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При этой температуре нерекристаллизованная
структура сохраняется (отмечена стрелкой на
рис. 4а). Доля рекристаллизованной структуры,
определенная по данным GOS-анализа, по срав-
нению с исходным состоянием (деформация при
250°С) мало меняется после такого отжига и со-
ставляет около 40 и 50% в исходно смешанной и
СМК-структурах соответственно (табл. 1). При
этом средний размер рекристаллизованного зер-
на достигает соответственно 0.6 и 0.2 мкм. Следует
отметить, что формирование новых зерен сопро-
вождается повышением плотности геометрически
необходимых дислокаций (табл. 1). Завершение ре-
кристаллизации наблюдается после отжига при
450°С, 1 ч (рис. 4в, 4г, табл. 1), когда по данным
GOS-анализа доля рекристаллизованной струк-
туры превышает 90%, а плотность дислокаций
резко снижается. Однако в структуре сохраняют-
ся МУГ (рис. 5), средний угол разориентировки
зерен не достигает значения, характерного для
случайного ансамбля зерен (40° [18]). Вид гисто-
грамм распределения границ по углам разориен-
тировки (рис. 5а, 5г) после отжига при 350°С для
обеих исходных структур железа близок к виду
распределения, свойственному случайному ан-
самблю зерен, но на них присутствует одиночный
пик в области малых углов до 5°. С увеличением
температуры отжига в железе со смешанной струк-
турой доля МУГ снижается, и на гистограмме рас-
пределения после отжига при 650°С наблюдаются
два пика в области 15° и 40° (рис. 5в). В СМК-желе-
зе с повышением температуры отжига гистограм-
мы все больше отклоняются от вида, свойствен-
ного случайному ансамблю зерен: снижается до-

ля границ с углами разориентировки больше 30°,
и распределение “размывается”. Это может быть
связано с развитием текстуры рекристаллизации.
Формирование преимущественной ориентировки
видно и на рис. 4е – большинство зерен на ориен-
тационной карте имеют одинаковый цвет.

Изменение при отжиге среднего размера ре-
кристаллизованного зерна приведено на рис. 6.

Рис. 5. Гистограммы распределения границ по углам разориентировки после отжига железа, деформированного при
250°С; тип исходной структуры: а–в – смешанная, г–е – СМК; а, г – 350, б – 450, в, д – 550, е – 650°С.
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Рис. 6. Изменение при отжиге среднего размера зерна
железа с различной исходной структурой, получен-
ной в результате деформации при 250°С, по данным
СЭМ исследований.  – смешанная (е = 2.2),  –
СМК (е = 6.9). Для сравнения приведены данные для
железа той же чистоты, деформированного при 20°С:
e – смешанная структура (е = 4), h – СМК структура
(е = 7.8) [7].
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Видно, что предшествующая деформация оказы-
вает значительное влияние как на температуру
начала роста зерна, так и на конечный размер зер-
на после отжига. В образцах железа со смешанной
структурой заметное укрупнение зерна наблюда-
ется после отжига при температуре 450°С, а в об-
разцах СМК-железа – только после 550°С. При
отжиге СМК-железа во всем исследованном ин-
тервале температур формируется более мелкое
зерно, чем при отжиге железа со структурой сме-
шанного типа.

Однако в ходе отжига СМК-железа при 650°С
происходит резкий рост отдельных зерен, и их
максимальный размер даже превышает соответ-
ствующую характеристику для железа с исходно
смешанной структурой (табл. 1). В этом случае
доля площади, занятой зернами с размером >5dcp
составляет 8%, что свидетельствует о склонности
данной структуры к вторичной рекристаллиза-
ции. Остальные режимы отжигов не приводят к
появлению зародышей вторичной рекристалли-
зации (табл. 1).

СМК-структура железа, сформированная де-
формацией при комнатной температуре, облада-
ет значительно большей термической стабильно-
стью (меньшей склонностью к росту зерна при
нагреве), чем структура смешанного типа, полу-
ченная в тех же температурных условиях (рис. 6).
Повышение температуры деформации до 250°С
нивелирует различие в поведении таких структур
при последующем отжиге: различие в размере ре-
кристаллизованного зерна при отжиге в одинако-
вых условиях существенно меньше.

Более того, СМК-структура, полученная при
повышенной температуре, проявляет склонность
ко вторичной рекристаллизации, что говорит о ее
низкой термической стабильности.

ВЫВОДЫ
1. В железе СМК-структура, полученная в ре-

зультате деформации при 250°С, обладает низкой
термической стабильностью по сравнению с
СМК-структурой, полученной при комнатной
температуре. Это обусловлено неоднородностью
структуры, созданной в условиях динамической
рекристаллизации. В СМК структуре, сформиро-
ванной при 250°С, выявлена склонность к вто-
ричной рекристаллизации.

2. Полнота протекания динамической рекри-
сталлизации при деформации сдвигом под давле-
нием оказывает влияние на статическую рекри-
сталлизацию: в смешанной структуре заметный
рост зерна начинается на 100°С ниже, чем в
СМК-структуре.

3. Тип структуры, полученной в результате де-
формации при 250°С, не влияет на температуру на-
чала статической рекристаллизации. При 350°С на-

блюдается появление термически активируемых
центров рекристаллизации, что, приводит к
уменьшению среднего размера зерна и повыше-
нию плотности геометрически необходимых дис-
локаций. Кроме того, в структуре смешанного ти-
па доля БУГ увеличивается до 90%.

Работа выполнена в рамках государственного
задания МИНОБРНАУКИ России (теме “Давле-
ние” № 122021000032-5). Работа выполнена с ис-
пользованием оборудования ЦКП “Испытатель-
ный центр нанотехнологий и перспективных ма-
териалов” ИФМ УрО РАН. Авторы благодарят
Н.В. Николаеву и В.П. Пилюгина за помощь в
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Атомная структура монокристаллических образцов сплавов Fe–Ga, содержащих 4, 9 и 18 ат. % гал-
лия, исследована методом рентгеновской дифракции. Образцы подвергали термообработке по двум
режимам: отжиг в парамагнитном состоянии с последующей закалкой в воде и отжиг в ферромаг-
нитном состоянии с медленным охлаждением до комнатной температуры. Анализ дифрактограмм
позволил заключить, что ближний порядок типа D03 формируется в сплаве с 18 ат. % галлия, при
этом объем областей D03-фазы значительно увеличивается при отжиге. В сплавах с 4 и 9 ат. % галлия
ближний порядок D03 отсутствует. Для всех составов вблизи узлов (001), (003) и (111) наблюдаются
диффузные пики, интенсивность которых не зависит от режима термообработки. Показано, что их
появление связано с наличием малых кластеров B2-типа. Обсуждается роль наблюдаемых структур-
ных особенностей в формировании магнитоупругих свойств сплавов Fe–Ga.

Ключевые слова: магнитомягкие сплавы, рентгеновская дифракция, атомная структура, ближний
порядок
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ВВЕДЕНИЕ
Сплав Fe–Ga (Galfenol) является первым маг-

нитомягким материалом, который обладает соче-
танием хороших магнитострикционных и механи-
ческих свойств, а также возможностью выплавлять
и сваривать его в различных конфигурациях. Обна-
ружение гигантской магнитострикции в сплавах
Fe–Ga [1] стимулировало дальнейшее изучение ме-
ханизмов формирования магнитных свойств в
сплавах железа с немагнитными легирующими 3p-
и 4p-элементами [2–9]. Магнитострикция сплавов
Fe–Ga слабо зависит от температуры [4], магнит-
ные свойства сохраняются и при механических
напряжениях [6], что делает галфенол революци-
онным материалом, открывающим новые воз-
можности для разработки уникальных техниче-
ских приложений [9].

Магнитоупругое поведение сплава Fe–Ga за-
висит от его структурного состояния. При малых
концентрациях галлия образуются неупорядо-
ченные твердые растворы замещения с ОЦК-
кристаллической решеткой или α-фаза (структу-
ра A2) [10]. По мере увеличения концентрации Ga

в сплаве сначала реализуются смесь α-фазы с фа-
зами α1 и α2 со структурами D03 и B2 (структура
CsCl) соответственно, а затем – упорядоченная
фаза α1 стехиометрического состава Fe3Ga. Как
показано на рис. 1, между 15 и 23 ат. % Ga нахо-
дится двухфазная область, а нижняя граница об-
ласти существования двух упорядоченных фаз –
около 23 ат. % галлия [11, 12].

В концентрационной зависимости константы
тетрагональной магнитострикции λ100 в системе
железо–галлий наблюдаются два максимума
[2, 3]. Первый достигается при 17–20 ат. % Ga, ко-
гда сплав находится в состоянии твердого раство-
ра (α-фаза). Рост магнитострикции в интервале
0–20 ат. % Ga связывают с увеличением модуля
константы магнитоупругого взаимодействия, b1,
и уменьшением тетрагонального модуля упруго-
сти C' [2]. Второй пик магнитострикции наблюда-
ется при концентрации Ga около 28 ат. %, когда в
сплаве реализуется сверхструктура D03. Согласно
существующим представлениям [3], увеличение
магнитострикции в интервале 23–28 ат. % Ga свя-
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зано только с продолжающимся смягчением мо-
дуля C '.

Имеющиеся в настоящее время результаты ис-
следований структуры и свойств сплавов Fe–Ga
показывают [12–23], что практически важные
магнитные свойства сплавов Fe–Ga, проявляю-
щиеся в области неупорядоченного твердого рас-
твора, обусловлены особенностями ближнего по-
рядка в расположении атомов Ga. В то же время
причины формирования того или иного ближне-
го порядка и влияние ближнего порядка на маг-
нитоупругие свойства сплавов Fe–Ga остаются
предметом дискуссий.

Одним из косвенных признаком влияния ло-
кального упорядочения на величину магнито-
стрикции является ее различие в закаленных и
отожженных образцах сплава при содержании
галлия в интервале 17–20 ат. % [20]. В работах
[24, 25] обращено внимание на то, что значитель-
ное усиление магнитострикции в сплавах Fe–Ga
обусловлено локальным упорядочением атомов
Ga вдоль кристаллографических направлений
k100l, сопровождающимся тетрагональным иска-
жением матрицы, которое, в свою очередь, ответ-
ственно за усиление магнитострикции. Была пред-
ложена модифицированная D03-структура, в кото-
рой соседние пары атомов галлия, расположенные
вдоль легкой оси k100l, являются вторыми соседя-
ми. Однако авторы, показав существование даль-
него упорядочения атомов в медленно охлажден-
ных образцах сплава, привели лишь косвенные
доказательства того, что имеет место локальное
упорядочение атомов Ga в неупорядоченном со-
стоянии, полученном после закалки сплавов.

Первопринципное моделирование магнито-
стрикционного эффекта в сплаве Fe–Ga было
проведено в работах [16, 26–31]. Путем расчета
константы λ100 для различных упорядоченных
структур было показано [26–28], что B2-подобная
структура играет определяющую роль в формиро-
вании положительной магнитострикции в спла-
вах Fe–Ga, в то время как сверхструктура D03 дает
отрицательный вклад. Таким образом, хотя боль-
шая магнитострикция галфенола обусловлена, в
первую очередь, индуцированными Ga измене-
ниями в электронной структуре [16, 26, 27, 29],
локальный химический порядок в расположении
атомов Ga также должен играть существенную
роль.

С целью прояснить вопрос о роли ближнего по-
рядка в формировании магнитоупругих свойств
Fe–Ga в [16] было проведено моделирование ме-
тодом ab initio молекулярной динамики с ис-
пользованием большого кристаллита, содержа-
щего 128 атомов. В результате моделирования
было показано, что доля Ga–Ga-пар атомов,
участвующих в образовании D03-структуры, уве-
личивается с ростом концентрации Ga и, начиная

с 12.5 ат. %, существенно превышает (на 1–2 по-
рядка) долю B2-пар атомов Ga. При этом кон-
станта магнитоупругой связи – b1 понижается с
ростом содержания Ga, а величина магнито-
стрикции λ001 = –b1/С ' обеспечивается благодаря
уменьшению модуля С '. Однако, как недавно
продемонстрировано [30, 31] с использованием
последовательного полнорелятивистского подхо-
да, картина является, по-видимому, более слож-
ной и определяется тесной связью между процес-
сами атомного и магнитного упорядочения. В
частности, последовательный учет деформации
решетки приводит к тому [31], что оба типа ло-
кального порядка (B2 подобный и D03 подобный)
вносят положительный вклад в магнитострик-
цию. Этот результат заставляет пересмотреть сло-
жившиеся представления и по-новому взглянуть
на проблему структурного состояния Fe–Ga.

Fe–Ga относится к группе сплавов типа Fe–X
(X = Al, Si, Ga, Ge), демонстрирующих яркие осо-
бенности магнитоупругого поведения и вызыва-
ющих значительный интерес как магнитомягкие
материалы. Известно, что в сплавах Fe–Si и Fe–Al
можно целенаправленно изменять их магнитную
проницаемость с помощью термообработки в
магнитном поле или в поле механических напря-
жений; при этом в них наводится магнитная ани-
зотропия [32]. Сплавы Fe–Ga и Fe–Ge рассмат-
риваются как перспективные материалы вслед-
ствие большого магнитострикционного эффекта
[3, 4]. Поскольку магнитоупругое поведение
сплавов в этой группе подобно, следует ожидать,

Рис. 1. Метастабильная фазовая диаграмма сплава
Fe–Ga [11]. Сплошные линии соответствуют началу
превращения между A2, D03 и B2-фазами. Штрих-
пунктирные линии показывают изменение темпера-
туры Кюри в зависимости от концентрации Ga. Сим-
волами + показаны составы исследованных образцов
и температуры отжига.
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что и формирование ближнего порядка также бу-
дет иметь общие черты.

Рентгеноструктурный анализ монокристалличе-
ских образцов сплавов Fe–Si в α-фазе (5‒10 ат. % Si)
показал, что в ней возникает ближний порядок B2
типа [33, 34]. Средний размер упорядоченных об-
ластей составляет 0.6–0.9 нм или около 2.5 эле-
ментарных ОЦК-ячеек. B2-кластеры имеют ани-
зотропную форму c осью симметрии, ориентиро-
ванной вдоль осей легкого намагничивания k100l.
При этом пары Si–Si атомов являются вторыми
соседями и, поскольку кремний имеет меньший
чем у железа атомный радиус, вызывают тетраго-
нальное искажение в ближайшем окружении.
При 10 ат. % Si обнаруживаются В2-кластеры с те-
ми же размерами, что и при 5–6 ат. % Si. Начиная
с 8 ат. % Si дополнительно появляются кластеры
Fe3Si (структура D03) фазы со средним размером
менее 2 нм, который увеличивается как при от-
жиге, так и с ростом концентрации кремния.

Структура и фазовый состав монокристаллов
железа с 18 ат. % галлия исследованы методом
рентгеновской дифракции в работе [35]. Образцы
отжигали в парамагнитном (T > TC) и ферромаг-
нитном (T < TC) состояниях. В первом случае
структурное состояние фиксировали закалкой в
воде, во втором – медленным охлаждением. Было
показано, что независимо от способа термиче-
ской обработки в сплаве присутствуют B2-класте-
ры, ранее обнаруженные в сплавах железа с крем-
нием [33, 34] и с алюминием [36]. Кроме B2-класте-
ров, в закаленном образце наблюдаются области с
ближним порядком D03-типа, размер которых по-
сле отжига в ферромагнитном состоянии значи-
тельно увеличивается, и формируется дальний
порядок D03.

В настоящей работе проводится анализ трех-
мерного распределения интенсивности диффуз-
ного рассеяния рентгеновских лучей на монокри-
сталлах сплавов с целью определить характер и
тип ближнего упорядочения атомов галлия в α-
железе в зависимости от концентрации и выявить
тонкие особенности структуры сплава Fe–Ga, под-
вергнутого закалке в воду после выдержки в пара-
магнитном состоянии и отжигу в ферромагнитном
состоянии с последующим медленных охлаждени-
ем. Измеренные в настоящей работе дифракто-
граммы образцов, содержащих 4 и 9 ат. % Ga, срав-
ниваются с полученными ранее для образцов
сплава, содержащего 18 ат. % галлия [35], и об-
суждается связь особенностей структурного со-
стояния с магнитоупругим поведением сплавов
Fe–Ga.

МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА
Рентгеноструктурные исследования проводили

на монокристаллических образцах сплавов Fe ‒

4 ат. % Ga, Fe ‒ 9 ат. % Ga и Fe ‒ 18 ат. % Ga. Из
монолитных кристаллов, выращенных методом
Бриджмена, были вырезаны образцы в виде тон-
ких дисков (толщина 0.3 мм, диаметр 8–9 мм) с
“госсовской” ориентацией кристаллографиче-
ских осей, когда оси [110] и [001] лежат в плоско-
сти диска. Сначала образцы были подвергнуты
рафинирующему отжигу в вакууме при темпера-
туре 1050°C в течение 4 ч. Для каждой из трех кон-
центраций Ga одна группа образцов была под-
вергнута десятиминутной выдержке в парамаг-
нитном состоянии при температуре Tan = 850°С с
последующей закалкой в воде при комнатной
температуре (скорость закалки не менее 400°С/с).
Предполагается, что высокотемпературная вы-
держка должна приводить к разупорядочению
атомов галлия в решетке железа, а закалка фикси-
ровать разупорядоченное состояние. Вторая груп-
па образцов была медленно охлаждена в течение
одного часа после отжига в ферромагнитном со-
стоянии. Температура отжига (Tan = 450°С) суще-
ственно ниже точки Кюри сплава (TC ≈ 700°С), но
достаточна для активации диффузии галлия в же-
лезе для быстрого достижения равновесного со-
стояния. Составы и температуры выдержки ис-
следуемых образцов отмечены на фазовой диа-
грамме сплава (рис. 1).

Рентгеновские дифрактограммы образцов, из-
меренные при сканировании вдоль различных
кристаллографических направлений, сравнивали
с аналогичными сканами для монокристалла α-
железа [36]. Это позволило надежно выделить
вклад, обусловленный рассеянием на областях с
локальным упорядочением атомов Ga, а также
исключить вклад от характерных для ОЦК-ре-
шетки диффузных плоскостей и стержней, обу-
словленных тепловым движением атомов [37].
Распределение интенсивности рассеяния вдоль
направления [110] от монокристалла железа ис-
пользовали для определения параметров фона из
его разложения методом наименьших квадратов.
Поскольку образцы сплава и железа различались
по толщине, то для фона варьировали только мас-
штабный множитель.

Измерения проводили при комнатной темпе-
ратуре на четырехкружном лабораторном ди-
фрактометре (ПИЯФ НИЦ “Курчатовский ин-
ститут”) в геометрии на просвет. Характеристиче-
ское излучение рентгеновской трубки с Mo
анодом (λ = 0.071 нм) монохроматизировалось с
помощью кристалла пиролитического графита.
Рассеянное излучение регистрировалось энерго-
дисперсионным Si(Li) детектором [38], что поз-
воляет значительно улучшить соотношение сиг-
нал/фон.
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В дифракционной картине, порождаемой
ОЦК-решеткой сплава α-FeGa, присутствуют
сильные узкие брэгговские рефлексы с четной
суммой индексов h, k, l, например, (110), (200),
(211), (220), (310), (400) и др. Рефлексы с другими
сочетаниями целых индексов являются запре-
щенными. При упорядочении B2 или D03 типа в
дифрактограммах сплава появляются сверхструк-
турные пики, у которых h + k + l – нечетное чис-
ло, т.е. пики с индексами (100), (300), (111) и др.
Кроме того, в результате удвоения ячейки вдоль
кристаллографических осей при образовании D03
фазы появляются сверхструктурные рефлексы с
полуцелыми индексами h = n/2, k = m/2 и l = p/2,
где n, m, p – целые нечетные числа, например,
(1/2 1/2 1/2), (1½ 1/2 1/2), (1½ 1½ 1/2), (1½ 1½ 1½)
и т.п.

При добавлении галлия в α-железо основные
брэгговские рефлексы остаются практически не-
изменными и лишь смещаются в меньшие углы
рассеяния из-за увеличения параметра ОЦК-
ячейки сплава a с ростом концентрации Ga, как
показано на рис. 2. Заметим, что, параметры ре-
шетки сплавов одного состава, подвергнутых раз-
личным термическим обработкам, оказались
близки (совпадают в пределах двух–трех стан-
дартных отклонений). Зависимость параметра
решетки сплава Fe–Ga от концентрации согласу-
ется с приведенной в [39].

Дифрактограммы, полученные при θ–2θ ска-
нировании обратного пространства вдоль осей
[001], [111] и [110], приведены на рис. 3, из которо-
го видна общая тенденция структурных измене-
ний в закаленных и отожженных образцах с уве-
личением концентрации галлия. Заметим, что
интенсивность пиков диффузного рассеяния на
структурных неоднородностях и от термического
диффузного рассеяния (TDS), показанных на
рис. 3, на 4–5 порядков слабее интенсивности ос-
новных ОЦК-пиков.

При увеличении CGa от 9 до 18 ат. % дифракто-
граммы усложняются, в них появляются узкие
сверхструктурные пики, интенсивность которых
значительно увеличивается после отжига в фер-
ромагнитном состоянии (рис. 3, правая часть).
Кроме ожидаемого появления пиков от D03-фа-
зы, на дифрактограммах сплава Fe0.82Ga0.18 наблю-
даются брэгговские пики от ГЦК-фазы (параметр
элементарной ячейки a = 0.52 нм, тип NaCl), обо-
значенные на рисунках как (hkl)-FCC. Дифракто-
граммы монокристаллических образцов сплава
Fe0.82Ga0.18 были получены и детально проанали-
зированы ранее [35], а здесь мы приводим их для
сравнения.

Для определения вкладов в рассеяние от раз-
личных структурных состояний, формирующих-
ся в сплаве Fe–Ga, дифрактограммы описывали
совокупностью пиков, форму которых задавали
функциями Гаусса и Лоренца, а их параметры ‒
положение, ширина и высота ‒ определяли мето-
дом наименьших квадратов (МНК) при согласо-
вании расчетных и экспериментальных данных.
На рис. 4, в качестве примера, показаны результа-
ты разложения дифрактограмм закаленного и
отожженного образцов сплава Fe0.82Ga0.18 [35].
Видно, что дифрактограмма, измеренная при
сканировании вдоль оси [001], после закалки со-
держит узкие пики (001) и (003) от D03-фазы, (002)
от ГЦК-фазы и широкие пики, смещенные впра-
во от положений (001) и (003). В [35] показано,
что эти пики, которые следует индексировать как
(001) и (003), являются результатом диффузного
рассеяния на кластерах B2-типа (сумма h + k + l –
нечетная, а их смещения обусловлены локальны-
ми деформациями). После отжига в ферромаг-
нитном состоянии на дифрактограммах дополни-
тельно появляются узкие, но значительно более
интенсивные пики (001) и (003) от D03-фазы, уве-
личиваются пики (002), (004) и (006) от ГЦК-фа-
зы и сохраняются широкие пики от кластеров B2-
типа, смещенные в направлении больших углов
из расчетных позиций (001) и (003).

Скан вдоль оси [111] после закалки содержит
узкие пики (0.5 0.5 0.5), (111) и (1.5 1.5 1.5) от D03
фазы, пики при h, k, l = 0.67 и 1.33 от пересечений
с плоскостями TDS, пик (222) от ГЦК-фазы и
широкий пик вблизи (111) от кластеров B2-типа;
после отжига – узкие, значительно более интен-
сивные пики (0.5 0.5 0.5), (111) и (1.5 1.5 1.5) от D03
фазы, TDS-пики при h, k, l = 0.67 и 1.33, пики
(111), (222), (004), (333) и (444) от ГЦК-фазы и
широкий пик вблизи (111) от кластеров B2-типа.

Рис. 2. Концентрационная зависимость параметра
ОЦК решетки сплавов железа с галлием.
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Значительное увеличение интенсивности пиков,
соответствующих D03-фазе, после отжига являет-
ся неудивительным, поскольку для сплава
Fe0.82Ga0.18 температура Tan = 450°С соответствует
двухфазной области на фазовой диаграмме (рис. 1).

Как было показано в [35], наблюдаемая в скане
[110] асимметрия диффузного рассеяния, а также
сдвиги широких сверхструктурных пиков от кла-
стеров B2-типа в направлении больших углов рас-
сеяния объясняются смещениями атомов Ga и их
локального окружения. Согласно анализу, прове-
денному в [35], средний размер B2-кластеров со-
ставляет ∼0.6 нм, т.е. B2-кластер состоит преиму-
щественно из двух B2-ячеек. Это дает основание
полагать, что B2-кластеры в сплаве Fe–Ga имеют
происхождение, аналогичное с B2 кластерами,
наблюдавшимися ранее в богатых железом спла-
вах с кремнием или алюминием [33, 35, 36].

В дифрактограммах образцов сплава
Fe0.82Ga0.18, измеренных при сканировании вдоль
направления [110], приведенных только на рис. 3,

в отличие от дифрактограммы чистого α-Fe имеет
место асимметрия диффузного рассеяния у осно-
вания брэгговского пика (220), после отжига по-
являются пики (220) и (440) ГЦК-фазы. В ди-
фрактограммах, приведенных на рис. 3 и 4, в слу-
чае закаленного образца преобладают рефлексы
ГЦК-фазы, а после отжига сильные и узкие
сверхструктурные пики от D03-фазы значительно
их превосходят.

При низких концентрациях Ga (в сплавах
Fe0.96Ga0.04 и Fe0.91Ga0.09) в дифрактограммах узкие
сверхструктурные пики D03 или ГЦК-фаз отсут-
ствуют (рис. 5), наблюдаются только очень сла-
бые широкие пики, смещенные вправо от расчет-
ных положений сверхструктурных пиков (001),
(003) и (111). Ширина и положения этих пиков
указывают, что, как и в случае сплава Fe0.82Ga0.18,
они являются результатом диффузного рассеяния
на кластерах B2-типа, а их смещения обусловле-
ны локальными деформациями.

Рис. 3. Дифрактограммы, измеренные при θ–2θ-сканировании обратного пространства вдоль осей (сверху вниз)
[001], [111] и [110], для закаленных (слева) и отожженных (справа) образцов сплавов Fe0.96Ga0.04 (e), Fe0.91Ga0.09 (d),
Fe0.82Ga0.18 (s) и α-железа (сплошная линия). Интенсивности рассеяния от отожженных образцов, измеренные вдоль
осей [001] и [111], приведены с использованием логарифмической шкалы. Здесь и далее вертикальными линиями и со-
ответствующими обозначениями отмечены расчетные позиции пиков, брэгговских, сверхструктурных и термическо-
го диффузного рассеяния (TDS).
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В дифрактограммах образцов Fe–Ga-сплава,
измеренных при сканировании вдоль оси [111], в
районе пересечения с второй плоскостью TDS
(при h, k, l = 1.33) имеется широкий пик с макси-
мумом при 2θ = 31°–32°. Имеется достаточно ос-
нований полагать, что основной вклад в него дает
не рассеяние на фононах или TDS, как в чистом

α-железе, а структурные неоднородности, кото-
рые представляют собой те же кластеры B2-типа.
Следует отметить, что ширина и положения диф-
фузных пиков практически не зависят от условий
термической обработки (закалка или отжиг) об-
разцов. Некоторое увеличение интенсивности
диффузного рассеяния после отжига заметно в

Рис. 4. Дифрактограммы закаленного (а, в) и отожженного (б, г) образцов сплава Fe0.82Ga0.18, измеренные при θ–2θ
сканировании вдоль оси [001] (а, б) и вдоль оси [111] (в, г). Вклад от рассеяния на B2 кластерах (пунктир), областях с
D03 упорядочением (штрихи) и областях с ГЦК (FCC) фазой (штрихпунктир) выделен с помощью МНК аппроксима-
ции в виде отдельных пиков.
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Рис. 5. Дифрактограммы, полученные при θ–2θ-сканировании обратного пространства вдоль осей (сверху вниз) [001]
и [111] для закаленных (d) и отожженных (s) образцов сплавов 4 ат. % Ga (слева) и 9 ат. % Ga (справа). Результаты
МНК разложения дифрактограмм показаны штриховыми линиями для закаленных и штрихпунктирными для ото-
жженных образцов.
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скане [111] образца с 9 ат. % Ga (рис. 5). Таким об-
разом, наряду с выраженным ближним порядком
D03 в дифрактограммах сплава Fe–Ga присут-
ствует еще одна особенность, которая указывает
на наличие кластеров B2-типа.

Оценка среднего размера областей D03 и ГЦК-
фаз в образцах сплава Fe0.82Ga0.18 была сделана из
ширины дифракционных пиков, используя фор-
мулу Шеррера [38] и учитывая инструментальное
уширение пиков. В закаленном образце средний
размер D03 областей равен ~1.6 нм, что соответству-
ет длине примерно трех D03 ячеек (a ≈ 0.55 нм), а об-
ластей ГЦК-фазы (FCC) – около 8.0 нм (aFCC ≈
≈ 0.52 нм). После отжига в ферромагнитном со-
стоянии как интенсивность D03 пиков, так и раз-
мер D03-областей увеличиваются многократно
(размер достигает ~20 нм), а параметр решетки
становится больше на ~5% (a ≈ 0.58 нм). В то же
время интенсивность ГЦК-пиков на дифракто-
грамме растет (рис. 4), но не столь значительно, а
средний размер ГЦК-областей остается пример-
но таким же (~8 нм). Следовательно, при отжиге
происходит увеличение числа ГЦК-областей и,
соответственно, растет их объем, но он остается
значительно меньше по сравнению с объемом обла-
стей D03-фазы. Поскольку магнитоупругие свой-
ства сплава Fe0.82Ga0.18 в значительной степени за-
висят от условий термической обработки [3, 20, 40],
то, по-видимому, роль ГЦК-фазы в их формиро-
вании невелика.

Из ширины диффузных В2-пиков можно по-
лучить грубую оценку среднего размера В2-кла-
стеров, которая в образцах сплавов всех трех кон-
центраций составила ~0.6 нм. Приведенные в [35]
результаты теоретических расчетов диффузных
пиков показывают, что даже простая модель кла-
стера В2-типа, т. е. пары В2-ячеек со смещенны-
ми из своих положений в ОЦК-ячейке атомами
Fe и Ga, дает правильное качественное описание
вкладов в диффузное рассеяние. Как видно из
сравнения рис. 5 и 4, вклад в диффузное рассея-
ние от областей B2-фазы в закаленных и отожжен-
ных образцах с концентрацией 4 и 9 ат. % Ga в не-
сколько раз меньше, чем у образцов с 18 ат. % Ga,
что свидетельствует об увеличении числа класте-
ров В2-типа с ростом концентрации Ga.

ОБСУЖДЕНИЕ РЕЗУЛЬТАТОВ
C целью выяснения механизмов формирова-

ния необычного магнитоупругого поведения
сплавов Fe–Ga, тонкие особенности их атомной
структуры в зависимости от содержания Ga (4, 9 и
18 ат. %) исследованы методом рентгеновской ди-
фракции. Образцы каждого состава были подверг-
нуты двум разным термическим обработкам: (1) от-
жиг в парамагнитном состоянии (Tan = 850°С) с по-
следующей закалкой в воде или (2) отжиг в

ферромагнитном состоянии (Tan = 450°С) и мед-
ленное охлаждение до комнатной температуры. В
сплавах с 4 и 9 ат. % Ga на дифрактограммах на-
блюдаются широкие слабые пики, смещенные
вправо от расчетных положений сверхструктур-
ных пиков (001), (003) и (111). При этом их интен-
сивность почти не зависит от режима термической
обработки. Как показал проведенный анализ, эти
пики являются результатом диффузного рассеяния
на кластерах B2-типа. В сплаве Fe0.82Ga0.18 кроме
широких пиков от кластеров B2-типа, наблюда-
ются узкие пики (001) и (003) от D03-фазы, интен-
сивность которых значительно возрастает после
отжига. Последнее является неудивительным,
поскольку фигуративная точка для сплава
Fe0.82Ga0.18 при температуре отжига соответствует
двухфазной области на фазовой диаграмме.

Из ширины диффузных пиков в θ-2θ сканах
вдоль направлений [100] и [111] мы получили гру-
бую оценку среднего размера В2-кластеров, кото-
рый составил ~0.6 нм, в сплавах всех рассмотрен-
ных составов. Сравнивая высоту пиков можно за-
ключить, что при переходе от 4 к 9 ат. % Ga
объемная доля B2-кластеров увеличивается при-
мерно в четыре раза. Учитывая, что интенсив-
ность в максимуме диффузных пиков для кон-
центрации 9 ат. % Ga примерно в четыре раза
меньше чем для концентраций 18 ат. % Ga, следу-
ет ожидать увеличения доли B2-кластеров при
18 ат. % Ga примерно в четыре раза по сравнению
с 9 ат. % Ga.

Таким образом, число кластеров В2-типа мо-
нотонно растет при увеличении концентрации
Ga, что должно способствовать усилению магни-
тоупругих взаимодействий и повышению величи-
ны тетрагональной магнитострикции [16, 26–28].
В то же время при концентрации Ga более 12.5 ат. %
начинает появляться D03-фаза [16, 20], которая
оказывает негативное влияние на магнитоупру-
гие свойства сплава Fe–Ga. Ее вклад быстро рас-
тет с увеличением концентрации Ga и становится
доминирующим при приближении к 18 ат. %. В
этом случае мы наблюдали, что в закаленном из
парамагнитного состояния образце объемная до-
ля D03-фазы (области размером 1.6 нм) мала, но
после отжига в ферромагнитном состоянии фор-
мируется дальний порядок D03 типа и доля D03-
фазы может достигать 70%. Изменением доли
D03-фазы при отжиге объясняется разница, дости-
гающая 25% величины, в коэффициентах тетраго-
нальной магнитострикции у закаленного и медлен-
но охлажденного образцов сплава с 18 ат. % Ga [41].

Полученные данные согласуются с результата-
ми первопринципного моделирования [16] атом-
ной структуры и магнитоупругого поведения
сплавов системы Fe–Ga. Как показано в [16], при
увеличении концентрации Ga более 12.5 ат. % до-
ля D03-фазы становится доминирующей, что со-
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провождается снижением величины магнито-
упругого взаимодействия. В этом случае увеличе-
ние тетрагональной магнитострикции с ростом
концентрации Ga, обеспечивается снижением
упругого модуля C '.

Кроме ожидаемого появления D03-фазы в об-
разцах Fe–18 ат. % Ga возникают области новой,
не наблюдавшейся ранее в работах других авто-
ров, ГЦК (FCC)-фазы (параметр элементарной
ячейки a = 0.52 нм) с размером областей около
8 нм. Роль этой фазы в формировании магнитных
свойств Fe–Ga сплавов не ясна, но можно пред-
положить, что она не существенна, поскольку ее
объем мал в сравнении с объемом D03-фазы, ко-
торая, как известно, ухудшает магнитоупругие
свойства Fe–Ga [26–28].

ВЫВОДЫ
Тонкие особенности атомной структуры спла-

вов Fe–Ga в зависимости от содержания Ga (4, 9
и 18 ат. %) и исследованы методом рентгеновской
дифракции.

Установлено, что в сплавах с 4 и 9 ат. % Ga на-
блюдаются широкие диффузные пики, которые
являются результатом рассеяния на кластерах со
структурой B2-типа.

При увеличении концентрации Ga до 18 ат. % на
дифрактограммах закаленных образцов дополни-
тельно появляются узкие сверхструктурные пики,
соответствующие кластерам D03; при отжиге интен-
сивность сверхструктурных пиков увеличивается и
формируется упорядоченная D03-фаза.

Сделанные выводы согласуются с недавними
результатами первопринципного моделирования
атомной структуры и магнитоупругого поведения
сплавов Fe–Ga, согласно которым увеличение
магнитострикции с ростом концентрации Ga бо-
лее 12.5 ат. %, когда доля D03-фазы становится до-
минирующей, обеспечивается снижением упру-
гого модуля C '.

Работа выполнена за счет гранта Российского
научного фонда (грант No 22-12-00179).
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ВВЕДЕНИЕ
Как известно, температурные, механические и

другие воздействия, обеспечивая термоупругие
мартенситные превращения (ТМП), приводят к ря-
ду необычных и практически важных физических
явлений [1–5]. Индуцируемые ТМП циклически
обратимые эффекты памяти формы (ЭПФ), ги-
гантские сверхупругость, демпфирование, калори-
ческие эффекты [6–8], включая эластокалориче-
ские, барокалорические, электрокалорические,
магнитокалорические, выделяют инновацион-
но-привлекательные конструкционные поли-
функциональные металлические smart-сплавы в
особый отдельный класс материалов, востребо-
ванных в эффективных наукоемких и экологиче-
ских технологиях [9–12].

Разработка современной техники и техноло-
гий диктует создание таких smart-сплавов, кото-
рые могут быть применены в изделиях, устрой-
ствах и механизмах, эксплуатируемых в широком
диапазоне термосиловых и иных условий. Крити-
ческим недостатком большинства поликристал-
лических smart-материалов (за исключением би-
нарных сплавов никелида титана) являются их
низкая пластичность и хрупкость. Это не позво-
ляет реализовать присущие им уникальные эф-
фекты не только в циклическом многократном,

но и в однократном применении. Поэтому все бо-
лее важной становится задача разработки методов
получения, выбора оптимального легирования и
термомеханической обработки различных объем-
ных прочных и пластичных поликристалличе-
ских smart-материалов, ориентированных на по-
следующее разнообразное индустриальное при-
менение.

В зависимости от химического состава и термо-
механических обработок сплавы на основе Ti–Ni
могут обладать достаточно высокими механиче-
скими характеристиками (пределом прочности и
относительным удлинением) при благоприятных
величинах предела фазовой текучести и обрати-
мой деформации. Они способны развивать зна-
чительные усилия при изменении формы, не раз-
рушаются при многократном механическом воз-
действии (например, более 20 миллионов циклов
при знакопеременной деформации на 6%). По-
скольку данные сплавы имеют высокие антикор-
розионную стойкость, износостойкость и вяз-
кость, это ставит их в ряд наиболее перспектив-
ных для практического применения материалов с
ТМП и связанными с ними ЭПФ [1–5].

Установлено, что заметное улучшение проч-
ностных и пластических характеристик сплавов с
ЭПФ на основе никелида титана может быть по-

УДК 669.24'295:536.425:539.25
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лучено за счет формирования ультрамелкозерни-
стой (УМЗ) структуры [13]. При проведении на-
учных исследований УМЗ-структура в данных
сплавах обеспечивалась применением прогрес-
сивных лабораторных термо-деформационных
технологий на основе ряда методов мегапласти-
ческой деформации (МПД), в том числе кручением
под высоким давлением (КВД) или равноканаль-
ным угловым прессованием (РКУП), как правило,
на образцах небольших габаритов [14–28]. В реаль-
ной же практике необходимы объемные крупнога-
баритные высокопрочные и пластичные сплавы с
разнообразными ЭПФ. При этом целесообразно
использовать традиционные термомеханические
обработки, например, ковку, многопроходную про-
катку или волочение в полосу, стержни и проволо-
ку. Однако подобные исследования практически
не проводились [13].

Поэтому в данной работе было выполнено
изучение влияния прокатки и последующей тер-
мообработки на фазовый состав, структуру и ме-
ханическое поведение сплава Ti49.5Ni50.5 с ЭПФ с
целью создания в нем УМЗ-структуры и высоких
механических свойств.

МАТЕРИАЛ 
И МЕТОДЫ ИССЛЕДОВАНИЯ

Сплав номинального химического состава
Ti49.5Ni50.5, находящийся в мартенситном состоя-
нии при комнатной температуре (КТ), был вы-
плавлен из высокочистых компонентов Ti и Ni
(чистотой 99.99 мас. %). По данным спектрально-
го анализа он содержал 50.52 ат. % Ni, ост. Ti. Ко-
личество кислорода и углерода не превышало 0.07
и 0.10 мас. % соответственно. Сплавы данного со-
става не являются дисперсионно-твердеющими и
не обнаруживают эффекта упрочнения при тер-
мической обработке за счет старения. Слиток
сплава был подвергнут при 1173–1273 К горячей
ковке в прутки сечением 10х10 мм и закалке в воде

от 1173 К с выдержкой 10 минут. Для измельчения
зеренной структуры сплава был применен метод
многопроходной прокатки прутков (МПП) при
КТ с суммарной накопленной степенью деформа-
ции обжатием на 30%. Постдеформационная тер-
мическая обработка (ПТО) выполнялась в режиме
изохронного (в течение 1 ч) изотермического отжи-
га при температурах в интервале (573–973) К с охла-
ждением на воздухе. Для механических испыта-
ний на растяжение при КТ были вырезаны стан-
дартные цилиндрические образцы с длиной
рабочей части 20.0 мм и диаметром 3 мм. Поверх-
ность образцов перед испытанием полировали
алмазной пастой. Критические температуры на-
чала (Ms, As) и конца (Mf, Af) прямого (Ms, Mf) и об-
ратного (As, Af) ТМП определяли при цикличе-
ских температурных измерениях электросопро-
тивления ρ(T) со скоростью, близкой 5 К/мин.
Структуру и фазовый состав изучали методами
рентгеновской дифрактометрии (РД), оптиче-
ской металлографии (ОМ), просвечивающей
(ПЭМ) и растровой электронной микроскопии
(РЭМ), энерго-дисперсионного микроанализа
(ЭДМА). РД выполняли в монохроматизирован-
ном медном излучении Kα. Использовали оптиче-
ский микроскоп Альтами МЕТ 2С, ПЭМ Tecnai
G2 30 при ускоряющем напряжении 300 кВ и
РЭМ Quanta 200, оснащенный системой Pegasus,
при ускоряющем напряжении 30 кВ, испытатель-
ную машину Instron 5982.

На рис. 1 представлена схема диаграммы рас-
тяжения с указанием механических характери-
стик, определяемых на метастабильных сплавах с
ТМП, на которой показаны методы определения
предела фазовой текучести σм и обратимой дефор-
мации εобр, связанной с фазовой текучестью за счет
деформационно-индуцированной переориентации
мартенситных кристаллов в направлении дей-
ствующей силы, предела дислокационной теку-
чести σт, оцениваемого по условному пределу σ0.2,
а также предела прочности σВ и относительного
удлинения до разрушения δ.

РЕЗУЛЬТАТЫ ИССЛЕДОВАНИЙ 
И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ

Закаленный сплав испытывает прямое ТМП
B2 → B19' при температурах Ms = 290 K и Mf = 260 K
и обратное B19' → B2 при As = 305 K, Af = 325 K с
шириной температурного гистерезиса ΔT = 35 K
по данным ρ(Т). Образование именно B19'-мар-
тенсита было подтверждено результатами РД.

По данным ОМ и РЭМ сплав имел полиэдри-
ческую зеренную структуру со средним размером
зерен, близким 45–50 мкм, унаследованную от
высокотемпературной аустенитной В2-фазы
(рис. 2а, 2б). Важной микроструктурной особен-
ностью данного сплава, как и других сплавов нике-

Рис. 1. Схема диаграммы растяжения с указанием ме-
ханических характеристик.
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лида титана, является наличие некоторого количе-
ства глобулярных включений стабилизируемой
кислородом интерметаллидной фазы Ti4Ni2Ox
(структурный тип Fd3m, a = 1.132 нм). Их размер
варьирует в пределах 0.3–1.0 мкм (рис. 2в). Не-
сколько меньшие размеры имеют, как известно, в
данных сплавах первичные карбиды или карбо-
нитриды Ti(C,N).

ПЭМ-исследования показали, что в результате
закалки в сплаве сформировалась пакетная тон-
ко-двойникованная мартенситная структура, ха-
рактеризуемая типичным распределением ре-
флексов на микроэлектронограммах (рис. 3). Из
ПЭМ-изображений микроструктуры сплава сле-
дует, что толщина наиболее часто встречающихся
закономерно ориентированных кристаллов мар-
тенсита составляют десятки нанометров (рис. 3а).
Видно, что присутствуют также вторичные пла-
стинчатые нанодвойники (рис. 3а, 3б). Расшиф-
ровка микроэлектронограмм показала, что полу-
ченная поликристаллическая структура сплава
преимущественно содержит B19'-мартенсит. Рас-
пределение рефлексов указывает на наличие его
различных кристаллографических вариантов, со-
ответствующих ориентационным соотношениям

(о.с.), близким Бейновскому: {100}B2 || (100)B19';
k011lB2 || [010]B19'; k01–1lB2 || [001]B19'.

Холодная МПП на 30% привела к деформаци-
онно-индуцированному ТМП (B2 + B19') → B19'
со сдвиговой переориентацией кристаллов про-
извольно-ориентированной пакетной структуры
мартенсита и остаточного аустенита в зернах в
полосовую субструктуру высокодефектного B19'-
мартенсита. Из рис. 4 видно, что сплав имеет вы-
сокую плотность дислокаций и тонких нано-
двойников, ориентированных в каждом зерне
преимущественно в действующем направлении
сдвиговой деформации при прокатке. Типич-
ный пример кольцевой микроэлектронограммы
показывает наличие в деформированном сплаве
элементов субструктуры с большеугловыми разо-
риентациями (рис. 4в).

ПТО приводит к обратному ТМП B19' → B2, а
последующее охлаждение до КТ вновь к прямому
ТМП в сплаве. Рисунок 5 иллюстрирует типич-
ную микроструктуру сплава после МПП и ПТО
при 673 К. Видно, что по сравнению с деформи-
рованным состоянием сплава субструктура мар-
тенсита изменилась незначительно, сохранив по-
прежнему высокую плотность дислокаций и нано-
двойников, а также характерное кольцевое распре-

Рис. 2. Изображения структуры сплава Ti49.5Ni50.5 в исходном состоянии: ОМ (а) и СЭМ (б, в), спектр ЭДМА (в, на
вставке).
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Рис. 3. Светлопольные (а, б) ПЭМ-изображения структуры и соответствующая микроэлектронограмма (в, о.з. близка
[110]B19') сплава Ti49.5Ni50.5 в исходном закаленном состоянии.
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деление рефлексов на микроэлектронограммах.
Вместе с тем наблюдались высокодисперсные “све-
тящиеся” наночастицы на темнопольных изобра-
жениях, являющиеся обогащёнными никелем на-
новыделениями на основе метастабильной фазы
Ni4Ti3.

На рисунке 6 представлены ПЭМ-изображе-
ния микроструктуры сплава после МПП и ПТО
при 773 К. Очевидно, что после охлаждения до КТ
в сплаве произошло радикальное изменение фа-
зового состава мартенситной субструктуры, о чем
свидетельствует появление наряду с кольцевым

Рис. 4. Светло- (а) и темнопольное (б) ПЭМ-изображения структуры и соответствующая электронограмма (в) сплава
Ti49.5Ni50.5 после МПП 30%.

(в)(б)750 нм(а) 750 нм

Рис. 5. Светло- (а) и темнопольные (б, в) ПЭМ-изображения структуры и соответствующая микроэлектронограмма
(г) сплава Ti49.5Ni50.5 после МПП 30% и ПТО 673 К, 1 ч.

(б)500 нм(а)

(г)500 нм(в)

500 нм
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распределением рефлексов на микроэлектроно-
граммах (рис. 6в, селекторная диафрагма
∅1.0 мкм) их монокристалльных сеток, доказы-
вающих наличие R- и B19'-мартенситных фаз. В
частности, на рис. 6г при использовании мень-
шей селекторной диафрагммы (∅0.3 мкм) пред-
ставлена монокристальная микроэлектронограм-
ма с осью зоны (о.з.) отражающих плоскостей
[110]R. Во-вторых, анализ светло- и темнополь-
ных изображений показал, что сплав имеет УМЗ-
структуру с интервалом преобладающих размеров
зерен 100–150 нм.

Рисунок 7 представляет УМЗ-структуру сплава,
подвергнутого МПП и ПТО при 873 К. В данном
случае несколько крупнее стали зерна (преоблада-
ющие размеры изменяются в пределах 150–200 нм).
В целом же видно, что в сплаве по-прежнему при-
сутствуют тонкодвойникованные кристаллы R- и
B19'-мартенсита наряду с некоторым меньшим
количеством высокодисперсных частиц Ni4Ti3 в
соответствии с данными анализа микроэлектро-

нограмм (в т. ч. на рис. 6г и 7г). Микроэлектроно-
грамма на рис. 7г получена с использованием се-
лекторной диафрагмы ∅0.3 мкм и содержит сетки
рефлексов фаз R, B19' и Ni4Ti3.

На рис. 8 и в табл. 1 приведены механические
свойства сплава после закалки, МПП на 30% и
ПТО. Видно, что МПП на 30% приводит к увели-
чению σВ от 930 до 1270 МПа, некоторому росту
σм от 180 до 250 МПа и соответствующему сниже-
нию δ от 60 до 22%. Применение ПТО обуслови-
ло, начиная от 673 К вплоть до 873 К, плавное
снижение σВ и σм, но радикальный рост δ (вплоть
до 75%). Механические свойства сплава после
ПТО при 973 К практически совпали со свойства-
ми закаленного сплава.

Этапу разупрочнения сплава при повышении
температуры ПТО предшествовал промежуточ-
ный этап некоторого роста величин σВ и δ в ин-
тервале температур 573–673 К при неизменности
величины σм. С учетом фазового состава и микро-

Рис. 6. Светло- (а) и темнопольное (б) ПЭМ-изображения структуры и микроэлектронограммы (в – селекторная диа-
фрагма ∅1.0 мкм; г – ∅0.3 мкм, о.з. [110]R) сплава Ti49.5Ni50.5 после МПП 30% и ПТО при 773 К, 1 ч.

(б)300 нм(а)

(г)(в)

300 нм
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структуры можно заключить, что данный эффект
упрочнения связан с развитием комплексной ре-
акции деформационно-индуцированных процес-
сов распада и первичной рекристаллизации с об-
разованием УМЗ-структуры при барьерном дей-
ствии гетерогенно выделяющихся на дефектах
структуры (прежде всего дислокациях и субгра-
ницах) высокодисперсных обогащенных нике-
лем частиц. Тогда как второй этап общего разу-
прочнения обусловлен в основном продолжаю-
щимся при рекристаллизации огрублением УМЗ-
структуры при повышенных температурах ПТО, в
том числе вследствие ускорения кинетики рекри-
сталлизации и уменьшения роли барьерного эф-
фекта выделений, объемная доля которых при бо-
лее высоких температурах существенно снижает-
ся, а размеры увеличиваются. ПТО при 973 К в
условиях отсутствия распада привела к восста-
новлению исходной зеренной структуры сплава
(размер зерна в интервале 45–50 мкм) вследствие
завершения процесса первичной рекристаллиза-

Рис. 7. Светло- (а) и темнопольное (б) ПЭМ-изображения структуры и микроэлектронограммы (в – селекторная диа-
фрагма ∅1.0 мкм; г – ∅0.3 мкм, о.з. [110]B19′ и [111]R) сплава Ti49.5Ni50.5 после МПП 30% и ПТО при 873 К, 1 ч.

(б)300 нм(а)

(г)(в)

300 нм

Рис. 8. Зависимости пределов фазовой текучести σм и
прочности σВ и относительного удлинения δ от тем-
пературы старения сплава Ti49.5Ni50.5, подвергнутого
МПП 30%.
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ции и, как следствие, к возвращению механиче-
ских свойств к исходным значениям закаленного
сплава.

Анализ поверхности разрушения образцов по-
сле механических испытаний на растяжение при
КТ показал, что характер разрушения по дефор-
мационному и микроструктурному признакам
является вязким с высокой дисперсностью ячеек
(или чашечек) отрыва (рис. 9). Фрактографиче-
ские картины сплава после закалки, МПП с об-
жатием на 30%, а также после ПТО по всем режи-
мам практически не отличаются. Размеры ячеек
(или чашечек) составляют в среднем несколько

микрометров (ср. рис. 9а, 9б). Однако, если для
сплава после закалки или МПП на 30% эти разме-
ры на порядок меньше размеров зерен, то в случае
УМЗ-сплава после МПП и ПТО они, напротив,
более чем на порядок превышают средние разме-
ры ультрамелких зерен. В данном случае, это об-
стоятельство указывает на особый интеркристал-
литный, а не транскристаллитный тип вязкого
разрушения, происходящего, очевидно, по боль-
шеугловым границам УМЗ структуры сплава.
Следует также отметить, что, как правило, на дне
чашечек разрушения были видны глобулярные
первичные карбонитриды и оксиды титана раз-
мерами порядка одного микрометра.

ВЫВОДЫ

1. Обнаружено, что сплав Ti49.5Ni50.5, получен-
ный МПП с обжатием на 30% в мартенситном со-
стоянии, в процессе механических испытаний на
растяжение при КТ обладает высокими прочно-
стью (σВ до 1300 МПа) и коэффициентом упроч-
нения, а также умеренным равномерным относи-
тельным удлинением (до 25%).

2. Установлено, что мартенситный сплав, на-
следующий от аустенита УМЗ-структуру, полу-
ченную благодаря ПТО при повышенных темпе-
ратурах 573–873 К, характеризуется наряду с за-
метным упрочнением (σВ вплоть до 1400 МПа)
способностью к повышенной пластической де-
формации (δ до 75%).

3. УМЗ-структура сплава обусловлена одно-
временным развитием при ПТО в аустените пер-
вичной рекристаллизации и гетерогенного распа-

Рис. 9. РЭМ-изображения поверхности разрушения сплава Ti49.5Ni50.5, после МПП 30% (а) и после МПП 30% и ПТО
при 773 K, 1 ч (б).

(б)10 мкм(а) 10 мкм

Таблица 1. Механические свойства сплава Ti49.5Ni50.5
после МПП и ПТО

Обработка σВ, МПа σм, МПа δ, %

Закалка 930 180 60

МПП 30% 1270 250 22

МПП 30% + ПТО 573К 1320 230 24

МПП 30% + ПТО 673К 1390 235 28

МПП 30% + ПТО 773К 1214 210 46

МПП 30% + ПТО 823К 1130 170 68

МПП 30% + ПТО 873К 1045 140 75

МПП 30% + ПТО 973К 910 120 66
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да с выделением высокодисперсных частиц мета-
стабильной фазы Ni4Ti3 преимущественно на
границах зерен.

4. По данным фрактографических исследова-
ний сплав в мартенситном состоянии отличается
вязким мелкоямочным разрушением внутризе-
ренного типа, а в УМЗ-состоянии – по большеуг-
ловым границам ультрамелких зерен.

Работа выполнена в рамках Госзадания (шифр
“Структура”) Г.р. № 122021000033-2 ИФМ УрО
РАН с использованием научного оборудования
ЦКП ИФМ УрО РАН.
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На основе теории фазового поля изучены особенности формирования выделений вторых фаз в по-
ликристаллических бинарных сплавах с учетом подвижности границ зерен, анизотропной диффу-
зии примеси вблизи границ, а также термических флуктуаций. Различие параметров взаимодей-
ствия на границах зерен и в их объеме, а также ускоренная зернограничная диффузия могут приво-
дить к гетерогенному формированию вторых фаз, распределение которых может соответствовать
несмачиванию, полному или частичному смачиванию границ. Наличие подвижности границ зерен
приводит к увеличению объемной доли вторых фаз. В случае полного или частичного смачивания
образующаяся вторая фаза может перемещаться вместе с границей зерен. В случае несмачивания
вторая фаза формируется вблизи границ зерен и является практически неподвижной, при этом рост
выделений может иметь преимущественное направление вдоль направления движения границы.
При несмачивании также наблюдается отрыв выделений от границы.
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ВВЕДЕНИЕ
Большинство металлов и сплавов являются

поликристаллами, т.е. состоят из зерен, границы
которых могут существенно влиять на свойства
материалов [1–4]. Известно, что границы зерен
(ГЗ) характеризуются высоким значением коэф-
фициента диффузии примесей и точечных дефек-
тов, который может на несколько порядков пре-
вышать его значение в объеме зерна [1, 5]. Пере-
нос примесей и дефектов по ГЗ может быть
анизотропным, т.к. коэффициенты диффузии в
продольном и поперечном направлениях могут
отличаться на порядок [1, 5, 6].

ГЗ являются дефектами структуры, вблизи ко-
торых изменяется энергия взаимодействия атомов
и точечных дефектов, что может стать причиной
зернограничной сегрегации примесей [4, 6, 7], а
также уменьшения барьера нуклеации и перехода
к гетерогенному механизму зарождения второй
фазы [8]. Также особый характер взаимодействия
между атомами вблизи ГЗ может приводить к реа-
лизации полного или частичного смачивания гра-
ниц [2, 9, 10], которые обычно рассматриваются
на основе теории Кана [2]. Изменение парамет-

ров взаимодействия вблизи ГЗ обуславливает раз-
личие равновесных составов фаз [11–13], а также
формирование различных распределений фаз
между зернограничной областью и объемом зер-
на [10, 12, 14]. Значительная часть исследований
посвящена изучению неподвижных ГЗ, что в
первую очередь относится к изучению различных
режимов зернограничной диффузии [1, 5, 6], сма-
чивания границ [2, 9], расчета их энергии, а также
энергии формирования и диффузии точечных де-
фектов [15, 16]. Такие задачи относятся к спла-
вам, не подвергнутым деформации и находящим-
ся при сравнительно низких температурах, при
которых рост зерен отсутствует. Однако в процес-
се термической обработки материала температу-
ры могут быть достаточно высокими для обеспе-
чения роста зерен, в результате которого проис-
ходит уменьшение общей протяженности границ.
Влияние подвижности ГЗ, обусловленной пла-
стической деформацией, на фазовые превраще-
ния подробно рассмотрено в работах [4, 17].

Анализ фазовых превращений в процессе кри-
сталлизации может быть выполнен на основе фе-
номенологических моделей теории фазового по-

УДК 544.344.015.2,548.53,544.022.344.2

СТРУКТУРА, ФАЗОВЫЕ ПРЕВРАЩЕНИЯ
И ДИФФУЗИЯ
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ля [18, 19], описывающих процесс формирования
и роста зерен с помощью множественных пара-
метров порядка. На основе этого подхода реша-
лись различные задачи по анализу формирования
краевых углов вторых фаз на ГЗ в случае частич-
ного смачивания [10], влияния упругих напряже-
ний на образование выделений и вакансионных
пор на ГЗ [20, 21]. Изучены различные аспекты
влияния зернограничной сегрегации на процесс
спинодального распада в наноструктурирован-
ных материалах [4, 17, 22]. Анизотропия диффу-
зии примеси по ГЗ в данных работах, как прави-
ло, не учитывается.

Также на основе теории фазового поля рас-
сматривалась задача о движении ГЗ через выделе-
ния вторых фаз [4, 10, 17], которая имеет важное
значение для анализа изменения микрострукту-
ры и прочностных свойств материала.

Все рассмотренные модели являются детерми-
нированными, так как в них не учитываются
флуктуации концентрации примеси и парамет-
ров порядка. Именно флуктуации обеспечивают
зарождение вторых фаз в области стабильных и
метастабильных состояний [8], где для образова-
ния устойчивых зародышей требуется преодоле-
ние барьера [23–26]. В отличие от однородных
систем флуктуации концентрационного поля то-
чечных дефектов и примесей в поликристалличе-
ских материалах характеризуются большой интен-
сивностью и анизотропией вблизи ГЗ, что обуслов-
лено особенностями зернограничной диффузии
[1, 5, 6].

Таким образом, в данной работе ставится зада-
ча по изучению влияния подвижности ГЗ на про-
цесс формирования вторых фаз в бинарном сплаве,
находящемся в области стабильных и метастабиль-
ных состояний, с учетом различия параметров взаи-
модействия, коэффициентов диффузии, анизотро-
пии транспорта растворенного компонента, а также
термических флуктуаций.

МОДЕЛЬ ОБРАЗОВАНИЯ ВТОРЫХ ФАЗ 
В ПОЛИКРИСТАЛЛИЧЕСКОМ МАТЕРИАЛЕ

Рассмотрим двумерную модель процесса обра-
зования вторых фаз в поликристаллическом ма-
териале, который будем анализировать в терми-
нах теории множественных параметров порядка
[18, 19]. Для этого введем параметры порядка

  зависящие от координат  и вре-
мени  Каждый из параметров  соответствует
некоторой ориентации зерна относительно вы-
бранного направления. Распределение раство-
ренного компонента в сплаве будем характеризо-
вать концентрационным полем  Энергия

η ( , ),i tr = 1... ,i P r
.t ηi

( , ).c tr

Гиббса рассматриваемого поликристаллического
сплава имеет вид функционала Гинзбурга–Ландау:

(1)

где  – количество атомов, приходящихся на
единицу площади двумерной системы,  –
плотность свободной энергии,  и  – коэффи-
циенты градиентной энергии. Плотность свобод-
ной энергии  строится таким образом,
чтобы она имела P минимумов, соответствующих
ненулевому значению одного из параметров по-
рядка ( ) и равенству нулю всех остальных
параметров (  ).

Будем считать, что энергия парного взаимо-
действия между частицами в объеме зерна и на
его границе отличается друг от друга, тогда функ-
ция  может быть записана в виде:

(2)

Здесь  и  – плотности сво-
бодной энергии для фаз, находящихся в объеме и
на ГЗ,  – функция, аппроксими-
рующая изменение энергии системы при перехо-

де между границей и объемом зерна, 
  и  – феноменологические параметры вза-

имодействия зерен [18, 19]. Будем полагать, что
образующиеся выделения вторых фаз имеют ма-
лый размер и не формируют собственной кристал-
лической решетки. В противном случае необходи-
мо рассматривать образование зерен двух типов, от-
носящихся к фазам, обедненным и обогащенным
атомами примеси [19].

Для зернограничной области и объема зерна
примем приближение регулярных растворов, что
соответствует плотности свободной энергии:

(3)

где индекс  указывает на соответствие объему
( ) или ГЗ ( ),  – постоянная Больц-
мана. Коэффициент  связан с параметром вза-
имодействия  [12, 26], поэтому для него
также следует использовать зависимость

.

Для описания динамики концентрационного
поля было выполнено обобщение стохастическо-

( ) ( )κ κ = η + ∇ + ∇η  
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го уравнения Кана–Хилларда на случай анизо-
тропной диффузии вблизи ГЗ, которое имеет вид:

(4)

Здесь  – время,  – частные производные по ко-
ординате ( ),  – тензор
подвижности атомов,  – случайные поля, отра-
жающие тепловые флуктуации. Тензор подвиж-
ности  учитывает наличие анизотропии
процессов переноса вблизи ГЗ и определяется с
помощью нормали  к границе:

(5)

Здесь  – единичный тензор, а подвижности
 и  соответствуют про-

дольному и поперечному направлениям по отно-
шению к ГЗ и выражаются с помощью формул:

Динамика неконсервативных параметров по-
рядка  описывается с помощью уравнений Гин-
збурга–Ландау:

(6)

где  – подвижность ГЗ,  – случайное поле, от-
ражающее тепловые флуктуации.

Выделения вторых фаз могут изменять усло-
вия движения ГЗ [4, 10, 17], что в общем случае
может быть учтено введением зависимости по-
движности  от концентрации  и параметров по-
рядка 

Выражения для вариационных производных в
уравнениях (4) и (6) могут быть получены из
определения свободной энергии (1) в виде:

(7)

Стохастические переменные  и  в уравне-
ниях (4) и (6) могут быть описаны как случайные

∂ δ = ∇ ∇ + ∇ ξ
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Гауссовы поля, характеризуемые корреляцион-
ными функциями:

(8)

Здесь  – диагональные компоненты тензора
подвижности (5),  и  – функции, определяю-
щие пространственную корреляцию флуктуаций,

 – символ Кронекера. В качестве функций 
используем функцию Гаусса [23]:

(9)

которая позволяет непосредственно вводить кор-
реляционную длину флуктуаций, 

Для последующего моделирования будем ис-
пользовать безразмерные переменные:

(10)

где – период решетки.
Моделирование фазовых превращений вы-

полняли на двумерной сетке  с периоди-
ческими граничными условиями. Численное ре-
шение уравнений (4) и (6) проводили с помощью
явной конечно-разностной схемы [27], генера-
цию флуктуаций выполняли в фурье-простран-
стве [23]. Шаг по времени составлял 

Для анализа динамики средних характеристик
проводили идентификацию отдельных зароды-
шей с помощью метода ближайшего соседа
[24, 25, 28]. В качестве размера зародыша выбира-
ли эквивалентный радиус.

Параметры взаимодействия между зернами
считали равными  

 и  Параметры взаимо-
действия и подвижности атомов растворенного

компонента принимали равными 

 и   
Коэффициенты градиентной энергии рассчиты-
вали как  (  ), а
температура была принята равной  Кор-
реляционные длины равны  а
остальные параметры и составы сплавов  при-
ведены в табл. 1. Рассматриваемые составы пока-
заны также на фазовых диаграммах бинарных
сплавов с выбранными параметрами взаимодей-

ствия  и  (рис. 1).
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Таблица 1. Параметры моделирования

Сплав L*

1 0.16 –0.4 –0.5 10–2

2 0.16 –0.4 –0.5 10–4

3 0.16 –0.5 –0.5 10–4

4 0.16 –0.5 –0.4 10–2

5 0.16 –0.5 –0.4 10–4

6 0.12 –0.5 –0.4 10–2

7 0.12 –0.4 –0.5 10–4

c *
1
Vg *

1
GBg
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РЕЗУЛЬТАТЫ МОДЕЛИРОВАНИЯ 
И ИХ АНАЛИЗ

На рис. 2 приведены результаты моделирова-
ния фазовых превращений в бинарных нано-
структурированных сплавах с различными пара-
метрами взаимодействия и подвижностями ГЗ
(табл. 1). На рис. 2а показана исходная микро-
структура сплава, которая была получена при мо-
делировании отжига при температуре выше кри-

тической ( ). В зависимости от параметров
взаимодействия и подвижности ГЗ могут наблю-
даться различные типы распределения зерногра-
ничных фаз (рис. 2б–2з).

На рис. 2б показан результат расчета для пара-
метров, соответствующих сплаву 1 (табл. 1). Из
рисунка следует, что снижение параметра взаи-
модействия на границе  и значительная
подвижность границ приводят к сильному обога-
щению зернограничной области (рис. 2б). При
этом формируется фаза с составом, близким к
равновесному (рис. 1), которая полностью смачи-
вает большинство границ. Быстрое движение ГЗ
способствует обогащению зернограничной обла-
сти, т.к. в процессе роста зерен может происхо-
дить перемещение границы в области с более вы-
сокой концентрацией примеси. При этом вторая
фаза перемещается вместе с границами. Для
меньшей подвижности ГЗ (сплав 2, табл. 1) про-
исходит меньшее обогащение зернограничной
области, и вторая фаза находится на стыках зерен
(рис. 2в), образуя выделения с острыми двугран-
ными углами. Полное смачивание границ для
этого случая не наблюдалось из-за медленного
притока вещества из объема зерна.

Для близких значений  (сплав 3,
табл. 1) на границах и стыках зерен формируются
зародыши в виде частиц с острыми краевыми уг-
лами (рис. 2г), что соответствует частичному сма-
чиванию границы.

Смена знака  (сплав 4, табл. 1) при-
водит к формированию зародышей и выделений

=* 1.0T

>1 1
* *V GBg g

≈1 1
**V GBg g

<1 1
* *V GBg g

Рис. 1. Фазовые диаграммы бинарных сплавов, ха-
рактеризуемых параметрами взаимодействия

 (1б, 1с) и  (2b, 2с). 1б и 2б – ли-
нии бинодали, 1с и 2с – линии спинодали. Точки со-
ответствуют составам 0.12 и 0.16 при температуре

c

T *

1б 2б1с
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1.0
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Ω =* 1.0V Ω =* 0.8GB

=* 0.65.T

Рис. 2. Микроструктура сплавов и распределение второй фазы в конце моделирования (  ). (a) Соот-
ветствует начальной микроструктуре сплава. (б–з) Соответствуют сплавам 1–7 из табл. 1. Черные линии показывают
ГЗ; участки, выделенные цветом, относятся ко второй фазе. Размеры показанных областей составляют 
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(д)
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вблизи ГЗ, что соответствует тупому краевому уг-
лу (рис. 2д, 2е) или несмачиваемости ГЗ. Высокая
подвижность границ приводит к искажению фор-
мы выделений, которые вытягиваются в направ-
лении движения границ благодаря наиболее
быстрому притоку вещества в области контакта с
границей. Данная особенность сходна с форми-

рованием слоистых структур, ориентированных
поперек границы зерна в процессе спинодально-
го распада в наноструктурированных сплавах [22].

Также при высокой подвижности границ может
происходить отрыв выделений от ГЗ. При этом вы-
деления оказываются внутри зерна (рис. 2д). При
уменьшении подвижности ГЗ (сплав 5, табл. 1)
средний размер выделений и объемная доля вто-
рой фазы существенно снижаются, что связано с
медленным притоком растворенных атомов из объ-
ема зерна (рис. 2е). Сами выделения при этом ока-
зываются вытянутыми вдоль границы (рис. 2е). Для
данного случая также наблюдались отдельные акты
слияния выделений через границу зерна (рис. 2е).
Поскольку краевойw угол для данных параметров
взаимодействия является тупым, то выделения,
сформированные в результате слияния, имеют
форму двутавра, расположенного симметрично
относительно границы.

Следует отметить, что форма выделений, а
также значения краевых углов могут испытывать
заметные изменения в окрестности среднего зна-
чения, что обусловлено влиянием флуктуаций
концентрационного поля и параметра порядка.

Таким образом, на основе результатов модели-
рования (рис. 2) можно заключить, что переход
полное смачивание–несмачивание может на-
блюдаться при температурах, обеспечивающих
смену знака разности 

Необходимо отметить, что влияние знака

 на обогащение или обеднение зерно-
граничной области в целом согласуется с вывода-
ми теории зернограничной сегрегации [7]. Вместе
с тем значения параметра  наряду с и  вли-
яют на поверхностное натяжение [26] на грани-
цах раздела фаз, значения которого определяют
краевые углы [2]. В связи с этим можно ожидать,
что изменение любого из параметров  или 
вблизи ГЗ также могут приводить к изменению
значений краевых углов и распределения фаз
между зернограничной областью и объемом зер-
на (см. также [12]).

Отличие параметров взаимодействия между
атомами приводит к перераспределению веще-
ства между объемом и границей зерна [7]. Поэто-
му образование вторых фаз становится возмож-
ным вне области сосуществования бинарного
сплава, соответствующего параметрам взаимо-
действия в зернограничной области (рис. 1). На-
пример, для состава сплава  (сплавы 6 и
7, табл. 1) происходит образование второй фазы,
не смачивающей (рис. 2ж) и частичного смачива-
ющей (рис. 2з) границу.

На рис. 3 показана кинетика изменения сред-
него радиуса и количества выделений, а также
объемной доли второй фазы. Из рис. 3a–3в (спла-
вы 4 и 5) следует, что при увеличении подвижно-

( )−1 1
** .V GBg g

( )−1 1
* *V GBg g

1,g Ω κ ,c

1,g Ω κc

= 0.12c

Рис. 3. Кинетика изменения среднего радиуса (а), ко-
личества выделений (б) и объемной доли выделений
второй фазы (в). Серии точек соответствуют сплавам
из табл. 1.
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сти ГЗ увеличивается объемная доля и средний
радиус выделений, а концентрация снижается
(рис. 2д, 2е). Это обусловлено влиянием подвиж-
ности ГЗ, повышение которой приводит к увели-
чению скорости переноса атомов примеси, что
обеспечивает более раннее зарождение, быстрый
рост и переход к режиму коалесценции. Для меха-
низма коалесценции характерен рост среднего
размера выделений при уменьшении их количе-
ства и слабом изменении объемной доли [29]. Од-
нако в рассматриваемом случае процесс роста вы-
делений обусловлен не только быстрой диффузи-
ей по ГЗ, но и ростом зерен, который может
приводить к слиянию зародышей (см. также [10]).

При смене знака разности  наряду
с изменением краевого угла, происходит увеличе-
ние объемной доли вторых фаз (сплавы 5, 3, 2 на
рис. 3). При этом радиус и количество выделений
ведут себя немонотонно. Радиус достигает наи-
большего, а количество выделений – наименьше-

го значения для  соответствую-
щего сплаву 3.

Результаты расчета формирования выделений
для сплавов с меньшей концентрацией 
при равных параметрах взаимодействия и по-
движности границ (сплавы 6 и 4, 7 и 2, рис. 3), харак-
теризуются меньшей объемной долей второй фазы
(рис. 3в). В конце моделирования средние размеры
выделений оказываются близкими (рис. 3а), а кон-
центрация существенно ниже (рис. 3б), чем для
сплавов с составом  Это обусловлено
более длительной инкубационной стадией, мень-
шей скоростью зародышеобразования и более
длительной стадией диффузионного роста, кото-
рая, как правило, характеризуется более быстрым
ростом среднего размера выделений, чем коалес-
ценция [24, 25, 29].

ВЫВОДЫ
На основе теории фазового поля разработана

модель образования вторых фаз в наноструктури-
рованных бинарных сплавах с учетом подвижно-
сти ГЗ, изменения параметров взаимодействия,
анизотропии зернограничного транспорта при-
месей, а также тепловых флуктуаций.

Наличие ускоренного транспорта примесей по
подвижным границам зерен, а также различие па-
раметров взаимодействия может приводить к ре-
ализации полного и частичного смачивания, а
также несмачивания границ второй фазой. Спла-
вы с более высокой подвижностью границ харак-
теризуются большей объемной долей второй фазы.

Выполненное моделирование в области ста-
бильных и метастабильных состояний показыва-
ет, что при реализации полного или частичного

( )−1 1
* * ,V GBg g

( )− =1 1
* * 0,V GBg g

= 0.12,c

= 0.16.c

смачивания вторая фаза может перемещаться
вместе с ГЗ, что обусловлено высоким значением
коэффициента зернограничной диффузии и
меньшей энергией границы, обогащенной атома-
ми примеси.

При несмачивании зародыши и выделения
формируются вблизи границ, что, главным обра-
зом, связано с высоким значением коэффициен-
та зернограничной диффузии и высокой интен-
сивностью флуктуаций. Движение границ может
привести к возникновению преимущественного
направления роста таких выделений, которые
могут вытягиваться по направлению движения
границы. При значительной подвижности границ
может произойти отрыв выделения от границы,
выделения при этом оказываются в объеме зерна,
где их формирование без участия ГЗ затруднено
медленной диффузией и низкой интенсивностью
флуктуаций.

Работа выполнена при финансовой поддержке
Российского научного фонда (№ 22-11-00036,
https://rscf.ru/project/22-11-00036/).
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Методами атомистического моделирования исследовано образование сегрегаций Mg и Ni на асим-
метричных специальных границах зерен Σ5{010}/{340}k001l и Σ5{110}/{710}k001l в Al. Показано, что
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рен (ГЗ). Хотя сегрегация Mg сопровождается локальными искажениями ГЗ, ее плоскость мало от-
клоняется от исходного положения. В то же время сегрегация Ni приводит к нанофасетированию
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ВВЕДЕНИЕ
Границы зерен (ГЗ) оказывают существенное

влияние на физические и механические свойства
поликристаллических материалов. Структура ГЗ
и их влияние на прочностные характеристики
сплавов, образование сегрегаций, фазовые пре-
вращения интенсивно изучались в последние де-
сятилетия как экспериментально, так и теорети-
чески, с привлечением методов моделирования
различного масштабного уровня [1–6]. При этом
основное внимание уделялось исследованию спе-
циальных симметричных ГЗ, разделяющих два
зерна по плоскости с низкими индексами Милле-
ра. В то же время свойства ГЗ общего типа или
границ, отклоняющихся от специальных симмет-
ричных ГЗ, остаются мало изученными.

Так в системах, для которых свободная энер-
гия границы зависит от ее ориентации, ГЗ часто
приобретают фасетированную форму [2, 5, 7–9],
что может существенно влиять на прочностные
свойства поликристаллических материалов. В об-
щем случае изначально плоской границе может
быть выгодно диссоциировать в фасетированную
морфологию, увеличивая общую площадь ГЗ за
счет образования граней с меньшей поверхност-
ной энергией. Хотя термодинамические причины
морфологической эволюции ГЗ хорошо известны
[7, 10], влияние дефектов, таких как дислокации
или примесные атомы на изменение структуры
ГЗ изучено недостаточно. Как было показано в
[11], фасетирование {310}/{210} асимметричной

ГЗ Σ5 в ОЦК-Fe сопровождается образованием
зернограничных дислокаций, необходимых для
аккомодации малого отклонения от точного ори-
ентационного соотношения, соответствующего
ГЗ Σ5. Недавно было установлено [12–14], что на-
но-фасетирование асимметричной ГЗ может
быть инициировано образованием сегрегаций ле-
гирующих элементов. Так, склонность Al к обога-
щению фасеток {210}, в большей степени чем
{310} определяет геометрию фасетирования асим-
метричной ГЗ Σ5 в Cu [11, 13]. Это наблюдение
показывает, что решеточные дефекты должны иг-
рать существенную роль в процессах фасетирова-
ния ГЗ.

Следует отметить, что перестройка ГЗ при об-
разовании сегрегаций активно обсуждается в по-
следние годы в связи с формированием так назы-
ваемых комплексонов [6, 15, 16] – особого струк-
турного состояния на ГЗ. Более того, как
показано в [15], даже образование тонких (одно-
слойных) сегрегаций может приводить к значи-
тельной реконструкции ГЗ. При этом изменение
структуры ГЗ зависит от особенностей химиче-
ской связи между атомами легирующего элемента
и матрицы.

С целью выяснить влияние особенностей меж-
атомного взаимодействия на формирование сегре-
гаций и образование фасетированных ГЗ в настоя-
щей работе методами атомистического моделирова-
ния исследованы сплавы Al–3 aт. % Mg и Al–3 ат. %
Ni, содержащие специальные асимметричные ГЗ

УДК 669.71.54:539.89
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Σ5{010}/{340}k001l или Σ5{110}/{710}k001l. Мы де-
монстрируем, что сегрегации Ni приводят к суще-
ственной реконструкции границ зерен, которая
сопровождается фасетированием в случае асим-
метричных ГЗ. В то же время сегрегации Mg вы-
зывают только локальные искажения решетки,
сохраняя структуру асимметричной ГЗ в Al.

МЕТОД МОДЕЛИРОВАНИЯ
Как и в предыдущих работах [17–19], модели-

рование структуры ГЗ проводили с использова-
нием комбинированного МД + МК подхода [18],
сочетающего релаксацию кристаллита методом
молекулярной динамики (МД) и обмен атомов,
реализованный в схеме Монте-Карло (МК). Как
и в [19], мы использовали схему МД + МК, кото-
рая на каждом шаге МК дополнительно включала
МД релаксацию с атомом легирующего элемента
в новой пробной позиции, и вероятность атомно-
го скачка определялась, учитывая изменение
энергии при релаксации.

Для расчетов использовался пакет LAMMPS
[20] и многочастичные EAM межатомные потен-
циалы; для сплава Al–Mg – EAM/FS потенциал
[21], а для сплава Al–Ni – EAM/alloy потенциал
[22]. Модельный кристаллит сплавов ГЦК Al–Mg
или Al–Ni содержал два зерна, разделенные специ-
альной асимметричной границей Σ5{010}/{340}k001l
или Σ5{110}/{710}k001l (ось наклона k001l), распо-
ложенной в его центре. Обе границы сконструи-
рованы из двух типов плоскостей, параллельных
оси наклона: низко индексные плотно упакован-
ные в ГЦК-решетке плоскости {100} и {110} с од-
ной стороны ГЗ; и высоко индексные плоскости
{340} и {710} с другой стороны. Размер зерен вдоль
направления 0X, перпендикулярного плоскости
ГЗ составлял ~20 нм. В двух взаимно перпендику-
лярных направлениях 0Y и 0Z в плоскости ГЗ ис-

пользовали периодические граничные условия.
Размер кристаллита вдоль этих направлений был
кратен трансляции вдоль выбранного кристалло-
графического направления (6a, 5a и 5√2a вдоль
направлений k001l – ось 0Z, k430l или k170l – ось
0Y, a – параметр решетки). Число атомов в кри-
сталлите было около 8 × 104. МД + МК моделиро-
вание проводилось при температуре 450 К, что
обеспечивало достаточно быстрое формирование
сегрегаций и позволяло избежать существенного
влияния на них термических флуктуаций.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

Перед началом МД + МК моделирования в
кристаллите Al, содержащем релаксированную
ГЗ Σ5{010}/{340}k001l или Σ5{110}/{710}k001l, часть
атомов Al, в соответствии с выбранной концен-
трацией, случайно замещались атомами Mg или
Ni. Полученная после 106 МД + МК шагов струк-
тура симметричной ГЗ Σ5 {013}k100l и асиммет-
ричных ГЗ Σ5{010}/{340}k001l, Σ5{110}/{710}k001l в
сплавах Al–3 ат. % Mg и Al–3 ат. % Ni показана на
рис. 1 и 2 соответственно.

На рис. 1а и 2а для сравнения приведена иссле-
дованная ранее [17] структура симметричной ГЗ
Σ5 {013}k100l. Для этой ГЗ в сплаве Al–3 ат. % Mg
атомы Mg занимают энергетически выгодные по-
зиции в центре структурных единиц С, которые
определяют ее локальную атомную конфигура-
цию. В то же время, в сплаве Al–3 ат. % Ni проис-
ходит структурная реконструкция ГЗ; положение
ГЗ смещается и изменяется форма ее структурно-
го элемента C → C1 (рис. 2а); при этом граница
перестает быть плоской. Как обсуждалось в
[17, 23], различие в образовании сегрегаций ато-
мами Mg от атомов переходных металлов (Ti, Zn,
Ni) обусловлено особенностями химической свя-

Рис. 1. Сегрегации Mg на симметричной ГЗ Σ5 {013}k100l (a) и асимметричных ГЗ Σ5{010}/{340}k001l (б) и
Σ5{110}/{710}k001l (в). Здесь и на других рисунках открытые и заштрихованные кружки соответствуют атомам в сосед-
них {001} плоскостях. Красным обозначены атомы примеси. Зеленым цветом выделены структурные элементы. Вер-
тикальная штриховая линия соответствует стартовому положению ГЗ (до проведения процедуры МД + МК).
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зи между легирующим элементом и атомом мат-
рицы. Так если в случае Mg взаимодействие леги-
рующего элемента с ГЗ имеет в основном дефор-
мационный характер, то в случае Ni существенную
роль играет образование направленных (квазико-
валентных) связей.

Структура рассматриваемых асимметричных
ГЗ в сплавах Al–3 ат. % Mg и Al–3 ат. % Ni после
завершения МД + МК моделирования показана
на рис. 1б, 1в и 2б, 2в соответственно. Штриховой
линией отмечено стартовое положение ГЗ до про-
ведения процедуры МД + МК. В обоих случаях
геометрия границ может быть описана на языке
искаженных структурных единиц В и C, характер-
ных для симметричных ГЗ Σ5{210} и Σ5{310}, а
атомы легирующего элемента располагаются в
центре структурных единиц.

В сплаве Al–3 ат. % Mg сегрегация Mg на ГЗ
Σ5{010}/{340}k001l сопровождается формирова-
нием чередующихся структурных единиц B1, C,
каждая из которых смещена на 1/2k001l вдоль оси
наклона (рис. 1б). Для ГЗ Σ5{110}/{710}k001l
структурные единицы B1, C чередуются в после-
довательности C, B1, B1 (рис. 1в). В обоих случаях
граница мало отклоняется от плоской, а после за-
вершения МД + МК релаксации и реконструк-
ции ГЗ образуется близкий к одноатомному слой
атомов Mg.

В сплаве Al–ат. % Ni перестройка асимметрич-
ной ГЗ при образовании сегрегаций происходит
по-другому, и образуются структурные единицы
ромбической формы (структурный элемент B2 на
рис. 2б, в), которые не наблюдались для симмет-
ричных границ [17]. Для ГЗ Σ5{010}/{340}k001l че-
редование структурных единиц происходит в по-
следовательности B2, C1, C1 (рис. 2б), а в случае ГЗ
Σ5{110}/{710}k001l – в последовательности B2, B2,
C1, C1 (рис. 2в). В результате, после завершения
МД + МК релаксации ГЗ приобретает ступенча-
тую форму и состоит из нано-фасеток.

Следует отметить, что показанное на рис. 2б, в
фасетирование асимметричной ГЗ Σ5 в целом по-
добно тому, которое наблюдалось ранее в [12–14],
но имеет качественные отличия. Во-первых,
плоскости залегания фасеток отклоняются от
низкоэнергетических плоскостей {120}, {310},
обеспечивающих симметричное сопряжение зе-
рен. Во-вторых, на рассматриваемой в [12] ГЗ об-
разование фасеток наблюдалось и в отсутствие
сегрегаций, а обогащение ГЗ легирующим эле-
ментом приводило к увеличению доли {120} сег-
ментов.

Кроме того, из сравнения рис. 1 и 2 видно, что
реконструкция ГЗ существенно зависит от осо-
бенностей химической связи между легирующим
элементом и матрицей. Этот вывод согласуется с
результатами [13], где было показано, что локаль-
ный химический состав строго коррелирует с осо-
бенностями фасетирования ГЗ.

Чтобы охарактеризовать структурные особен-
ности перестройки ГЗ при образовании сегрега-
ций Mg или Ni, мы рассчитали радиальную функ-
цию распределения (RDF) атомов Al около атома
легирующего элемента для симметричной ГЗ Σ5
{013}k100l и двух типов рассматриваемых асим-
метричных ГЗ (рис. 3). Как видно из представлен-
ных результатов, в случае симметричной границы
сегрегации Ni почти не меняют расстояние до
первых соседей (положение основного пика RDF
почти совпадает с расстоянием до ближайших со-
седей в ГЦК решетке Al). В то же время сегрега-
ции Mg приводят к значительному увеличению
расстояния до ближайших соседей.

Однако для асимметричных границ картина
существенно изменяется. В случае сегрегации Ni
основной пик RDF смещается влево, что соответ-
ствует сокращению Ni–Al расстояний между бли-
жайшими соседями (рис. 3б, 3в). В то же время
при образовании сегрегаций Mg, расстояния
Mg–Al до ближайших соседей увеличиваются;

Рис. 2. Сегрегации Ni на симметричной ГЗ Σ5 {013}k100l (a) и асимметричных ГЗ Σ5{010}/{340}k001l (б) и
Σ5{110}/{710}k001l (в).
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это особенно выражено в случае специальной
асимметричной ГЗ Σ5{010}/{340}k001l. В результа-
те, можно заключить, что сегрегации Ni на асим-
метричных ГЗ приводят к локальному сжатию ре-
шетки, в то время как сегрегации Mg – наоборот,
к ее расширению. Можно отметить, что в преде-
лах длины трансляции вдоль ГЗ каждый из ато-
мов на ширине границы имеет индивидуальное
химическое окружение и, соответственно, условия
для релаксации при образовании равновесной
структуры. Это приводит к изменению межплос-
костных расстояний и наличию, кроме основного,
нескольких пиков на кривой зависимости RDF(R).
Заметим, что ионный радиус как Mg, так и Ni пре-
восходит ионный радиус Al, но лишь в случае Mg
деформационный вклад во взаимодействие с ато-
мами матрицы и ГЗ является доминирующим [23].

Чтобы проиллюстрировать роль особенностей
взаимодействия в образовании сегрегаций на ГЗ
мы рассчитали изменение энергии при переме-
щении атомов Mg или Ni из объема зерна в задан-
ное положение в окрестности фрагмента ГЗ
Σ5{010}/{340}. Результаты приведены на рис. 4б,
4в, а для сравнения на рис. 4а показано распреде-
ление локальных деформаций, определяемых че-
рез изменение длин связей в решетке (см. поясне-
ние в [23]).

Как видно из рис. 4б, атомам Mg энергетиче-
ски выгодно располагаться в позициях вблизи
центров структурных единиц, где наблюдаются
наибольшие деформации (рис. 4а). В то же время
распределение энергий в случае Ni не следует та-
кой закономерности (рис. 4в); наиболее энерге-
тически выгодные положения находятся вблизи
узлов структурных единиц, где деформации ми-
нимальны. Как отмечалось выше, взаимодействие
Ni с атомами матрицы носит квази-ковалентный
характер, так что локальная атомная координация
(число соседей) играет более существенную роль,
чем плотность упаковки. Эта особенность приво-
дит к деформации структурных единиц и рекон-

струкции ГЗ. Заметим, что хотя используемые
при моделировании EAM межатомные потенциа-
лы не учитывают квази-ковалентный характер
связи, они позволяют правильно воспроизвести
особенности взаимодействия в рассматриваемых
сплавах.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Образование сегрегаций в сплавах Al с Mg или

Ni, содержащих специальные асимметричные
границы зерен, исследовано методами атомисти-
ческого моделирования. Использование комби-
нированного МД + МК подхода, сочетающего ре-
лаксацию кристаллита методом молекулярной
динамики и диффузионный обмен атомов в схеме
Монте-Карло, позволило последовательно опи-
сать сложный процесс образования сегрегаций на
асимметричных ГЗ, сопровождающийся пере-
стройкой их структуры. При этом характер пере-
стройки ГЗ существенно зависит от особенностей
химического взаимодействия между атомом ле-
гирующего элемента и атомами матрицы.

Мы нашли, что в сплаве Al–Mg, в котором вза-
имодействие атомов Mg с ГЗ контролируется де-
формационным механизмом, образование сегре-
гаций сопровождается локальными искажениями
и образованием структурных элементов, характер-
ных для симметричных ГЗ Σ5; при этом плоскость
ГЗ мало отклоняется от исходного положения.

В то же время в сплаве Al–Ni, в котором взаи-
модействие Ni с атомами матрицы носит квази-
ковалентный характер, локальная атомная коор-
динация играет более существенную роль, чем
плотность упаковки. Эта особенность приводит к
деформации структурных единиц и существенной
реконструкции ГЗ. В результате происходит нано-
фасетирование специальных асимметричных ГЗ,
подобно тому, как это наблюдалось в [11–14]. Та-
ким образом, можно заключить, что факторами,
определяющими развитие процесса фасетирова-

Рис. 3. Радиальная функция распределения атомов Al вблизи атомов легирующего элемента для (а) симметричной ГЗ
Σ5 {013}k100l и асимметричных ГЗ Σ5{010}/{340}k001l (б) и Σ5{110}/{710}k001l (в). Пунктирная линия – расстояние до
ближайших соседей в ГЦК решетке Al.
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ния, является не только выигрыш в поверхност-
ной энергии ГЗ, но и особенности химической
связи между легирующим элементом и атомами
матрицы.

Заметим, что длина сегментов, формирую-
щихся на асимметричной ГЗ в сплаве Al–Ni бу-
дет, вообще говоря, зависеть от размера кристал-
лита моделирования. Кроме того, используемые
EAM потенциалы не учитывают в полной мере ква-
зи-ковалентный характер связи в системе Al–Ni.
Тем не менее, мы полагаем, что полученные ре-
зультаты правильно передают основные особен-
ности формирования сегрегаций и реконструк-
ции ГЗ в рассматриваемых сплавах.

Работа выполнена в рамках государственного
задания Минобрнауки РФ по темам “Давление”
122021000032-5, “Структура” 122021000033-2.
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ВВЕДЕНИЕ

Методы численного моделирования, входя-
щие в состав комплексов программ, в настоящее
время являются основным рабочим инструмен-
том при проектировании новых конструкций,
оценки их стойкости к различным внешним воз-
действующим факторам. Данные методы – не-
отъемлемая часть проектирования новых и мо-
дернизации уже существующих конструкций из-
делий.

Необходимо отметить, что результаты, полу-
ченные в ходе расчетов, зависят непосредственно
от математических моделей, их параметров, кото-
рые описывают тот или иной физический про-
цесс. В частности, если речь идет о процессе
пластического деформирования, то результаты
моделирования зависят от параметров модели
пластического деформирования и критериев
разрушения.

Воздействия на конструкции характеризуются
интенсивностью нагрузки (амплитудой и скоро-
стью). Поэтому важно, чтобы модель деформиро-

вания по возможности учитывала интенсивность
нагрузки.

Цель настоящей статьи состоит в установле-
нии параметров модели пластического деформиро-
вания Джонсона–Кука для алюминиево-литиевого
сплава 1420. Этот сплав широко применяется в
авиационном и космическом машиностроении.
Полученные параметры модели пластического де-
формирования могут быть использованы при моде-
лировании высокоинтенсивных ударных воздей-
ствий на конструкции, выполненные из указан-
ного сплава.

ИДЕНТИФИКАЦИЯ ПАРАМЕТРОВ МОДЕЛИ 
ДЕФОРМИРОВАНИЯ ДЖОНСОНА–КУКА 

СПЛАВА 1420
В настоящее время в практике численного мо-

делирования для решения задач динамических
ударов и анализа отклика конструкции на высо-
коинтенсивное воздействие применяется модель
Джонсона–Кука [1–5]. Она представляет собой
эмпирическую формулу, которая учитывает
упрочнение, влияние скорости деформирования.

УДК 539.5

ПРОЧНОСТЬ
И ПЛАСТИЧНОСТЬ

EDN: WKUWCQ
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В упругой области компоненты девиатора тен-
зора напряжений sij рассчитываются согласно за-
кону Гука:

(1)
где G – модуль сдвига; εij – компоненты девиатора
тензора деформации.

При пластическом деформировании поверх-
ность текучести описывается поверхностью теку-
чести Мизеса:

(2)

где σY – напряжение пластического деформиро-
вания материала.

Напряжение текучести является функцией
двух переменных: пластической деформации εp и
скорости пластических деформаций 

Таким образом, напряжение текучести в моде-
ли Джонсона–Кука определяется следующим
уравнением:

(3)

где εp – пластическая деформация,  –
безразмерная скорость пластической деформа-
ции,  c–1, A, B, C, n – параметры, которые
определяются эмпирическим путем.

Определение параметров модели (3) выполня-
ется на основе информации о пластических де-
формациях материала при разных интенсивно-
стях деформирования.

Методика определения параметров модели (3)
показана ниже.

В качестве исходных данных для определения
параметров A, B, C, n используют динамические
диаграммы деформирования, полученные при
различных скоростях.

Так как проводится расчет при больших дефор-
мациях, кривая деформирования должна быть по-
строена в истинных напряжениях и деформациях.

Параметры B и n характеризуют деформаци-
онное упрочнение при пластическом деформи-
ровании.

Значение параметра A модели (3) является ве-
личиной, близкой пределу текучести при стати-
ческом нагружении.

Задавшись параметром A, определяют B и n из
данных о пластическом напряженно-деформиро-
ванном состоянии в логарифмических координатах:

.

В этом случае массив точек c координатами
(lg(σYi – A)i, lg(εPi)i) аппроксимируется линейной
функцией y = kx + b методом наименьших квад-

= ε2 ,ij ijs G

− σ ≤23 0,
2 ij ij Ys s

ε� .p

( ) ( )( )σ = + ε + ε�1 ln * ,n
Y pA B C

ε = ε ε� � �0*

ε =�0 1

( )
σ = + ε

σ − = + ε
,

lg lg lg( ).

n
Y P

Y P

A B
A B n

ратов. При этом параметры модели Джонсона–
Кука определяются как k = n, B = elgb.

Оставшийся параметр C модели Джонсона–Ку-
ка оценивается по данным о влиянии скорости де-
формирования на напряжение текучести. Данный
параметр определяется аппроксимацией линейной
зависимостью массива точек 
причем точке с абсциссой 0 соответствует орди-
ната 1. Массив выше указанных точек аппрокси-
мируется линейной функцией вида y = qx + 1, где
коэффициент q = С в модели Джонсона–Кука.

В общем случае для определения параметров
модели решается задача параметрической опти-
мизации.

Параметры В и n определяются из минимума
функционала:

(4)

где M – экспериментальные точки.
Для определения параметра C находится ми-

нимум функционала:

(5)

где K – количество скоростных режимов нагру-
жения (скоростей деформаций).

МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА 
И МОДЕЛИРОВАНИЕ

В экспериментах использовали алюминиево-
литиевый сплав 1420, имеющий химический со-
став согласно ОСТ 1 90048-90: Al – основа, Mg
4.5–6%, Li 1.8–2.3%, Zr 0.08–0.15%, Be 0.0002–
005%, Fe 0.2%, Si 0.15%, Cu 0.05%, Ti 0.1%,
Ca 0.04%, прочие примеси 0.15%. Вид полуфабрика-
та в состоянии поставки – поковка. Средние меха-
нические свойства при статическом нагружении –
предел текучести σ0.2 = 274 МПа, σв = 451 МПа.
Структура сплава 1420 характеризуется преобла-
данием равноосных зерен средним размером
66.9 ± 32.8 мкм.

На основе экспериментальных и справочных
данных [6] по описанному выше способу были
получены следующие параметры модели Джон-
сона–Кука для алюминиево-литиевого сплава
1420: A = 284 МПа, В = 427 МПа, n = 0.4, C =
= 0.031.Испытания на динамическое сжатие и
сдвиг образцов из сплава 1420 проводили по методу
составного стержня Гопкинсона (ССГ) [7–17] с ис-
пользованием пневматического нагружающего
устройства для разгона ударника. На рис. 1 приве-
дена схема проведения опытов.

( )( )σ σ ε�дин стат ; ln( ) ,Yi Y ii

( ) ( )
=

 = σ − − ε ⎯⎯⎯→ 
2

,
1

, min,
M

n
yi pi B n

i

f B n A B

( ) ( )
=

=

⋅ = σ − + ε + ε ⎯⎯⎯→
  

2

1

( )

*1 ln min,
K

n
Yi pj j C

j

g C

A B C
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Стальной ударник 1 длиной от 300 до 500 мм
разгоняется с помощью сжатого воздуха в пнев-
матической нагружающей установке и воздей-
ствует по нагружающему стержню 4. Создаваемая
при этом волна напряжения (длительностью от
120 до 200 мкс) деформирует образец 5, установ-
ленный между нагружающим 4 и опорным 6
стержнями. Стержни расположены соосно друг
другу с помощью втулок скольжения 2. Импульсы
деформации стержней в проходящих и отражен-
ных волнах напряжений регистрируются с помо-
щью наклеенных на стержни тензодатчиков 3. По
зарегистрированным деформациям определяют
зависимости напряжения от деформации σ(ε) и
скорости деформации  от деформации

 В экспериментах использовали стержни и
ударник диаметром 20 мм, изготовленные из вы-
сокопрочной мартенситно-стареющей стали
005Н18К12М4Т1-ВИ (предел текучести σ0.2 ~
~ 2400 МПа). Длина стержней − 1000 мм, ударни-
ка − 400 мм (длительность импульса t = 160 мкс).
Размеры цилиндрических образцов при испыта-
ниях на сжатие: ∅5.5 × 2 мм. Вид образца при ис-

( )ε = ε� d dt
ε ε�( ).

пытаниях на локальный сдвиг имел другую фор-
му, его размеры приведены на рис. 2.

При однородном напряженном состоянии об-
разца формулы для напряжения, деформации и
скорости деформации имеют вид [7]:

(6)

где S – площадь поперечного сечения стержней,
S0 – исходная площадь поперечного сечения об-
разца, Е – модуль упругости материала мерных
стержней, L0 – начальная длина образца, С – ско-
рость продольных волн напряжения в стрежнях,
εI, εT – упругие импульсы деформации в нагружа-
ющем и прошедшем через образец импульсах на-
пряжений соответственно. Исключая время из

( ) ( )

( ) ( ) ( )[ ]

( ) ( ) ( )[ ]

σ = ε

ε = ε − ε

ε = ε − ε



�

0

0 0

0

,

2 ,

2 ,

T

t

I T

I T

ESt t
S

Ct t t
L

Ct t t
L

Рис. 1. Схема проведения опыта: 1 – ударник, 2 – втулки скольжения, 3 – тензодатчики (Т1–Т4), 4 – нагружающий
стержень, 5 – образец, 6 – опорный стержень, 7 – упор.

T1

1

T2 T3 T4

3 34 5 22 6 7

Рис. 2. Сечение образца для исследования локального сдвига и его параметры: d1 = 4.2 мм, d2 = 4.6 мм, D = 10 мм, Н =
= 5 мм, Н1 = 3.4 мм, h = 0.9 мм, α = 12.5°.
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первых двух формул (6), строится диаграмма де-
формирования (σ–ε).

Проведено 7 опытов с образцами сплава 1420.
Скорость ударника Vуд составила 4.2–15.3 м/с,
скорость деформации  – 1350–6000 1/с.

Определены экспериментальные значения
предела текучести, соответствующие заданным
скоростям ударника и скоростям деформирования.
Соответствующие данные приведены в табл. 1.

Для исследования локального сдвига в каче-
стве критерия разрушения было принято дости-
жение значением интенсивности деформации ве-
личины, определяемой формулой:

(7)

где ψ = 0.186 [6] – сужение образца после разрыва.
Согласно (7), εf ≈ 0.21. Такой критерий принят

из соображения, что интенсивность деформации
разрушения при сдвиге равна интенсивности де-
формации при растяжении.

На рис. 3 показана модель задачи численного
моделирования, повторяющего нагружение об-

ε�

( )ε = − − ψln 1 ,f

разцов сплава 1420 на установке ССГ при сжатии.
Задача решена в двумерной осесимметричной по-
становке [18]. В конечно-элементной сетке ис-
пользовали четырехузловые элементы. Модель
содержит 400520 элементов и 407357 узлов. Ха-
рактерный размер элемента модели образца со-
ставляет 0.1 мм.

Также на рис. 4 приведена модель для модели-
рования сдвига.

Для образцов из сплава 1420 задавалась упру-
го-пластическая модель Джонсона–Кука. Для
ударника (сталь ХВГ), нагружающего и опорного
стержней (сталь 005Н18К12М4Т1-ВИ) – упругая
модель. Параметры модели материалов приведе-
ны в табл. 2.

В области пластических деформаций поверх-
ность текучести описывается поверхностью теку-
чести Мизеса с уравнением Джонсона–Кука (3).

РЕЗУЛЬТАТЫ 
ЧИСЛЕННОГО МОДЕЛИРОВАНИЯ 

И СРАВНЕНИЕ С ЭКСПЕРИМЕНТОМ

На рис. 5 приведены расчетные и эксперимен-
тальные зависимости σ(ε) при разных скоростях
нагружения. Верификация показала хорошее со-
гласование расчетных и экспериментальных диа-
грамм деформирования.

Максимальная погрешность на участке разви-
того пластического деформирования не превы-
шает 10%. Несовпадение начальных участков
кривых можно объяснить влиянием вязкости ма-
териала, что отражается на более плавном перехо-
де от участка упругого деформирования к участку
пластического деформирования на зависимостях
σ(ε) (см. рис. 5).

Таблица 1. Пределы текучести сплава 1420 при  =
= 1350–6000 1/с

№ оп. Vуд, м/с , с–1 σ0.2, МПа

1 11.7 4400 352

2 15.3 6000 360

3 4.3 1350 350

4 4.2 1380 345

5 4.3 1360 356

6 4.7 1680 356

7 4.9 1720 355

ε�

ε�

Рис. 3. Расчетная модель при моделировании сжатия: 1 – ударник, 2 – нагружающий стержень, 3 – опорный стержень,
4 – образец.

1 2

4

3
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МОДЕЛИРОВАНИЕ ЛОКАЛЬНОГО СДВИГА 
В ОБРАЗЦАХ ИЗ СПЛАВА 1420

Проведено 7 опытов. Скорость ударника в экс-
периментах составила 3.9–4.3 м/с.

Амплитуды нагружающих импульсов состави-
ли σА = 93.0–99.5 МПа. Постопытное смещение
образцов составило Δкон = 1.0–1.6 мм.

Для расчета был выбран опыт, в котором на-
гружение осуществлялось при ударе по торцу на-
гружающего стержня ударником длиной 400 мм
со скоростью 4.3 м/с.

Среднее значение полученного из экспери-
мента критического напряжения сдвига σс, соот-
ветствующего началу локализованного сдвига,
составляет 369.5 МПа.

Напряжение сдвига в образце(см. также рис. 2)
рассчитывается по следующим формулам:

(8)

(9)

где S – рабочая площадь образца; PS – сдвиговая
компонента нагружающей силы (см. рис. 2); Р –
осевая компонента нагружающей силы (см. рис. 2)

( )σ = = α/ , cos ;C S SP S P P

   = π + + −   
   

2
21 2 2 1 ,

2 2 2 2
d d d dS h

(определяется из импульса деформации на нагру-
жающем стрежне).

В результате численного расчета получено, что
напряжение сдвига составляет  МПа. На-
пряжение сдвига рассчитывалось по формулам:

(10)

где  – модуль упругости материала опорного
стержня,  – площадь поперечного сечения
опорного стержня, εT – упругий импульс дефор-
мации, прошедший через образец, α = 12.5° –
угол полураствора конической поверхности сдви-
га,  мм2 – площадь конической по-
верхности сдвига (см. рис. 2).

Относительное отличие по напряжению сдви-
га составляет 4.2%. Это не выше погрешности,
определяемой полученными параметрами моде-
ли деформирования Джонсона–Кука.

На рис. 6 показаны формы образца после на-
гружения, полученные в эксперименте и числен-
ном расчете.

Средние значения ширины полосы сдвига ,,
полученные в опытах на основе металлографиче-

∧σ = 354C

( )( ) ( )ε α σ = σ =  
 �

^ ^

0

cos
max max ,T

C CP
ES t

t
S

E
S

=�

0 12.744S

Рис. 4. Расчетная модель при моделировании сдвига: 1 – нагружающий стержень, 2 – опорный стержень, 3 – образец.
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Таблица 2. Параметры моделей материалов

Материал
Плотность

ρ, кг/м3
Модуль упругости 

E, МПа
Модуль сдвига 

G, МПа
Коэффициент 

Пуассона, ν A, МПа B, МПа n C

ХВГ 7850 2.1 × 105 – 0.3 – – – –

005Н18К12М4Т1-ВИ 7850 2.1 × 105 – 0.3 – – – –

1420 2470 – 2.885 × 104 – 284 427 0.4 0.031
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КУЗЬМИН и др.

ского анализа, составили от 58.8 до 106.3 мкм. Авто-
ры полагают, что такое отличие, возможно, также
связано с вязкостью материала, которая увеличи-
вает сопротивление сдвиговым напряжениям, и
при более длительном процессе деформирования
оказывает большее влияние на развитие полосы
локализованного сдвига.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
В настоящей статье представлены результаты

исследования параметров модели деформирова-
ния Джонсона–Кука для сплава 1420. На основе
экспериментальных и справочных данных были
получены следующие параметры модели Джон-
сона–Кука для алюминиево-литиевого сплава
1420: A = 284 МПа, В = 427 МПа, n = 0.4, C = 0.031.
Идентификацию параметров модели осуществ-
ляли по экспериментальным диаграммам дефор-
мирования образцов из указанного сплава при
ударном нагружении по методу составного
стержня Гопкинсона.

Проведенная верификация показала хорошее
согласование расчетных и экспериментальных
диаграмм деформирования. Максимальная по-
грешность на участке развитого пластического
деформирования не превышает 10%. Несовпаде-
ние начальных участков кривых можно объяс-
нить влиянием вязко-пластических свойств мате-
риала, что отражается в наиболее плавном пере-
ходе от участка упругого деформирования к
участку пластического деформирования на зави-
симостях σ(ε).

Также в настоящей работе приведены резуль-
таты исследования локализованного сдвига при
ударном нагружении. Напряжение сдвига, полу-

Рис. 5. Расчетные и экспериментальные зависимости σ(ε) при разных скоростях нагружения.
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Рис. 6. Форма образца после нагружения в экспери-
менте (а) и расчете (б).

Зона сдвига

(а)

(б)



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 123  № 10  2022

ИССЛЕДОВАНИЕ ДЕФОРМИРОВАНИЯ АЛЮМИНИЕВО-ЛИТИЕВОГО СПЛАВА 1091

ченное в эксперименте и численном расчете, от-
личаются не более, чем на 4.2%.

Приведенные параметры модели деформиро-
ваниясплава 1420 могут быть использованы для
уточнения результатов численного моделирова-
ния поведения авиационных конструкций в усло-
виях высокоинтенсивных механических воздей-
ствийи пластического деформироания при ско-
ростях деформирования до 6000 1/с.
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Исследованы структура и механические свойства аустенитной высокоазотистой стали (Cr16.5,
Mn18.8, C0.07, N0.53, Si0.52 мас. %, остальное Fe) после интенсивной деформационно-термической
обработки, включающей последовательно проведенные ударную обработку поверхности с ультра-
звуковой частотой (УЗК) и термическую обработку электронным лучом (ЭЛО). Показано, что де-
формационно-термическая обработка способствует формированию в приповерхностном слое суб-
зеренной структуры, упрочненной нанодисперсными частицами CrN. При этом прерывистый рас-
пад аустенита с образованием нитридов Cr2N не идет. Такая модификация структуры
приповерхностного слоя способствует повышению прочностных свойств стали: σ0.2 увеличивается
до 712 МПа, σв до 923 МПа при пластичности 25%. В сравнении с состоянием после закалки предел
текучести повышается на 50%.

Ключевые слова: высокоазотистая сталь, аустенит, ультразвуковая ковка, электронно-лучевая обра-
ботка, старение, СrN, прочность, пластичность
DOI: 10.31857/S0015323022100333

ВВЕДЕНИЕ
Аустенитные нержавеющие Сr–Mn–N стали с

низкой энергией дефекта упаковки (ЭДУ) наибо-
лее эффективно упрочняются при холодной пла-
стической деформации. В связи с этим закономе-
рен большой интерес к исследованию механиз-
мов деформации, механических свойств и
структурных превращений, происходящих в этих
сталях при различных видах деформационного
воздействия [1–12]. Эффективность деформаци-
онного упрочнения выше, в сравнении с упроч-
нением дисперсионным твердением [12–14]. При
старении высокоазотистых сталей после закалки
так же, как и холоднодеформированных, проис-
ходит распад аустенита с образованием нитридов
хрома CrN и Cr2N. Свойства нитридов, их морфо-
логические особенности, объемная доля, разме-
ры, распределение в аустените и характер связи с
матрицей определяют величину упрочнения. При
этом старение не оказывает существенного влия-
ния на прочностные свойства сталей [13]. Одна-
ко, как показано в работе [1], аддитивный вклад
деформационного и дисперсного упрочнения в
процессе теплой прокатки позволяет повысить

прочностные характеристики при удовлетвори-
тельной пластичности.

Нитриды CrN и Cr2N имеют ГЦК- и ГПУ-ре-
шетки соответственно. Микротвердость CrN
меньше, чем у Cr2N: по одним данным 10.8 и
15.7 ГПа [15, 16], по другим 18.0 и 29.5 ГПа [17] со-
ответственно, при близких значениях модулей
упругости (319.8 и 310 ГПа) [15, 16]. Это предопре-
деляет более высокую хрупкость Cr2N, поэтому
старение с образованием CrN является более
предпочтительным, чем при выделении нитридов
Cr2N. Морфология образующихся при старении
нитридов также различна.

Пластины Cr2N образуются в процессе преры-
вистого распада аустенита, главным образом, на
границах зерен [13, 18]. Их образование контро-
лируется диффузией легирующих элементов по
границам зерен [14]. Авторы работы [14] также от-
мечают, что в дефектной структуре, содержащей
деформационные двойники и полосы скольже-
ния, распад аустенита с образованием нитридов
Сr2N может реализоваться по непрерывному ме-
ханизму.

УДК 669.15-194.56:539.89

ПРОЧНОСТЬ
И ПЛАСТИЧНОСТЬ

EDN: HDRUUE
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Частицы CrN имеют форму, близкую к глобу-
лярной, и образуются только по непрерывному
механизму. Отмечено также, что нитрид CrN не-
стабилен и при увеличении длительности старе-
ния трансформируется в нитрид Cr2N [19].

Управление механизмами дисперсионного
твердения и типом образующихся нитридов от-
крывает пути совершенствования структуры и
повышения механических свойств. Решение этой
задачи традиционными методами термической
или термомеханической обработки затруднено.
Это связано, во-первых, с технологической слож-
ностью проведения холодной или теплой прокат-
ки, особенно крупногабаритных заготовок. Во-
вторых, низкая скорость нагрева при теплой про-
катке или нагрев в печи после холодной прокатки
не способны предотвратить трансформирование
нитридов CrN → Cr2N, снижающее как проч-
ностные свойства, так и пластичность.

По нашему мнению, более перспективна
упрочняющая обработка, сочетающая интенсив-
ную холодную деформацию только поверхност-
ного слоя высокоазотистой стали с последующим
высокоскоростным термическим воздействием.
Исследованию механических свойств и структу-
ры, формирующейся деформационно-термиче-
ской обработкой, при которой упрочнение дости-
гается аддитивным влиянием механизмов дефор-
мационного и дисперсионного упрочнения,
посвящена настоящая работа.

МАТЕРИАЛ 
И МЕТОДИКИ ЭКСПЕРИМЕНТОВ

Химический состав исследованной Cr–Mn–N
стали показан в табл. 1. Сталь была выплавлена в
равновесных условиях в лабораторной 50-ти ки-
лограммовой индукционной печи с хромомагне-
зитовой футеровкой. После закалки от 1100°С в
воде сталь имела однофазную аустенитную струк-
туру со средним размером зерен 40 мкм и не со-
держала нерастворившихся нитридных фаз.
Предварительно поверхность стальной пластины
толщиной 10 мм, шириной 20 мм и длиной 100 мм
шлифовали и полировали алмазными пастами.
Затем эту поверхность подвергали интенсивному
деформированию ковкой ударниками с ультра-
звуковой частотой –ультразвуковой ковке (УЗК).
УЗК поверхности проводили при комнатной тем-
пературе на воздухе рабочим инструментом с ис-
пользованием ультразвукового генератора УЗГ
06/27 (выходная мощность 550 Вт, частота генера-
тора 25 кГц, амплитуда преобразователя 15 мкм).
Три подвижных в осевом направлении ударника
(детали рабочего инструмента), работающие
асинхронно, прижимали к обрабатываемой по-
верхности с нагрузкой 70 Н. Нагрузку и верти-
кальное перемещение ударников обеспечивала

пружина, которая является частью рабочего ин-
струмента. Скорость перемещения обрабатывае-
мой поверхности относительно рабочего инстру-
мента 20 мм/с. Образец в ходе деформационной
обработки нагревался не более чем до 50°С. Более
подробно УЗК описана в [20].

После деформационной обработки проводили
электронно-лучевую обработку (ЭЛО) поверхно-
сти стальной пластины на модернизированной в
ИФПМ СО РАН Россия установке ЭЛУ-5 при
остаточном давлении 0.1 Па [21]. При этом элек-
тронный луч разворачивали в линию длиной
20 мм и шириной 0.5 мм перпендикулярно на-
правлению перемещения обрабатываемой пла-
стины. ЭЛО проводили, перемещая пластину из
высокоазотистой стали относительно электронного
пучка со скоростью 15 мм/с. Параметры ЭЛО были
следующие: частота развертки электронного луча
200 Гц, ток электронного луча I = 0.02 А, макси-
мальная энергия электронов 27 кэВ. Длитель-
ность максимального термического воздействия
на каждую точку поверхности составляла порядка
3.3 × 10–2 с. После обработки сталь охлаждали в
вакуумной камере установки.

При выборе режима ЭЛО учитывали результа-
ты предварительных пробных экспериментов.
ЭЛО с большей плотностью мощности электрон-
ного луча приводила к оплавлению поверхности
и формированию бездефектной структуры со
средним размером зерен микронного масштаба
(1–2 мкм), т. е. нивелировалась структура, сфор-
мированная УЗК. Аналогичное влияние на струк-
туру приповерхностного слоя оказывало умень-
шение скорости перемещения обрабатываемой
пластины относительно электронного луча. В
случае использования параметров обработки с
меньшей плотностью мощности электронного
луча толщина обработанного слоя с модифици-
рованной структурой уменьшалась. Это ограни-
чивало возможность экспериментального иссле-
дования влияния деформационно-термической
обработки на структуру и механические свойства
(помимо нанотвердости). Кроме того, формиро-
вание слишком тонкого слоя уменьшает перспек-
тивы промышленного использования такой об-
работки для упрочнения поверхности высокоазо-
тистых сталей.

Образцы для механических испытаний выре-
зали из пластины электроискровым способом
так, что только одна поверхность была подверг-
нута деформационно-термической обработке.
Длина рабочей части образцов была 15 мм, сече-

Таблица 1. Химический состав исследованной стали

Состав Cr Mn Si Ni C N P S Fe

Вес, % 16.50 18.81 0.52 0.24 0.07 0.53 0.01 0.001 Ост.
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ние 2.5 × 1 мм. Свойства определяли по результа-
там испытаний трех образцов на одну точку. Ме-
ханические испытания при растяжении проводи-
ли на испытательной машине INSTRON 5582
(USA) при комнатной температуре со скоростью
деформирования 1.87 × 10–4 с–1 до разрушения.
Для сравнения в аналогичных условиях испытыва-
ли образцы после закалки и после обработки УЗК.

Структуру приповерхностного слоя стали ис-
следовали методом дифракции отраженных элек-
тронов (EBSD) на приборе Quanta 200 3D. Этот
же прибор использовали для исследования фрак-
тограмм изломов. Для электронно-микроскопи-
ческих исследований вырезали фольги в геомет-
рии “cross-section” с использованием системы
фокусируемого ионного пучка FB-2100 (Hitachi,
Japan). Затем исследовали структуру на транс-
миссионном электронном микроскопе HT-7700
(TEM; Hitachi, Japan) с ускоряющим напряжени-
ем 120 кВ.

РЕЗУЛЬТАТЫ ЭКСПЕРИМЕНТОВ 
И ОБСУЖДЕНИЕ

Исследование структуры

Структура приповерхностного слоя после УЗК
обработки сильно диспергирована, рис. 1а. Нано-
размерные фрагменты аустенита разориентиро-
ваны друг относительно друга и на электроно-
грамме образуют кольца, рис. 1б. Наряду с из-
мельчением структуры в процессе УЗК идет
деформационное старение, при котором образу-
ется нитрид CrN c ГЦК-решеткой. Таким обра-
зом, деформационное старение является одним
из факторов, влияющих на уменьшение парамет-
ра решетки аустенита, описанное в [19]. В работе
[22] было показано, что интенсивная пластиче-
ская деформация УЗК способствует образованию
и другого нитрида – Fe2N с большим, как и у CrN,
параметром решетки в сравнении с параметром
решетки аустенита. Деформационному старению
способствует увеличение локальных статических
смещений атомов из равновесных положений в
ГЦК-решетке. После УЗК в направлениях k100l и
k111l статические смещения достигают величин
4.6 × 10–3 и 2.7 × 10–3 нм соответственно [23]. Эти
смещения формируют как области локального
растяжения, так и области локального сжатия.
Напряженное состояние [23], высокие концен-
трация и подвижность деформационно- индуци-
рованных вакансий [24] в сочетании с локальным
деформационным нагревом способствуют увели-
чению диффузионной подвижности атомов азота
и образованию химических связей с атомами Cr и
Fe. В областях локального растяжения образуются
фазы с большим, чем у аустенита удельным объе-
мом кристаллической решетки (VCrN = 70.855 Å3,

 = 135.13 Å3, Vγ = 47.7 Å3). Релаксационный
процесс в виде деформационного старения, по
данным [25], сохраняется вплоть до низких тем-
ператур. О локально высоком деформационном
нагреве свидетельствуют работы [11, 22], где по-
казано, что после интенсивной пластической де-
формации в приповерхностном слое вследствие
протекания прямого и обратного γ → ε → γ-пре-
вращений отсутствует ε-мартенсит с ГПУ-решет-
кой, в то время как его образование зафиксирова-
но при других условиях деформирования: при
растяжении при комнатной температуре [6].

После деформационно-термической обработ-
ки наноструктура аустенита трансформируется
преимущественно в субзеренную, в которой пре-
обладают малоугловые границы с разориентиров-
ками менее 5°, рис. 2. Отмечено уменьшение ста-
тических смещений атомов из равновесных поло-
жений в ГЦК-решетке в сравнении с состоянием
после УЗК до 4.4 × 10–3 и 2.0 × 10–3 нм в направ-
лениях k100l и k111l соответственно [23]. Форми-
рование более равновесной структуры связано с

2Fe NV

Рис. 1. Структура Cr–Mn–N стали после УЗК обра-
ботки: (а) светлопольное изображение, (б) электро-
нограмма.

200 нм

(a)

(б)

CrN(111)

CrN(220)
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уменьшением ее дефектности, а также с распадом
пересыщенного твердого раствора. Дисперсион-
ное твердение в такой структуре идет по непре-
рывному механизму с образованием нитридов
CrN с ГЦК решеткой, при отсутствии Cr2N, рис. 3.
Размер частиц CrN варьируется от 1 до 10 нм.

В присутствии в составе сталей других нитри-
дообразующих элементов помимо хрома затруд-
нительно дифференцировать частицы CrN от
нитридов c ГЦК-решетками и близкими меж-
плоскостными расстояниями [1, 26, 27]. Для
сравнения: CrN, VN и Mo2N имеют ГЦК-решет-
ки и близкие по величине межплоскостные рас-
стояния (соответственно, 2.395, 2.382, 2.406 для
плоскости (111); 2.074, 2.063, 2.084 для плоскости
(200) и т.д.). Вероятность образования того или
иного нитрида при старении сложнолегирован-
ных, с несколькими нитридообразующими эле-
ментами сталей можно оценить по энергии их об-

разования и с учетом концентрации нитридооб-
разующих элементов в составе стали. Более
надежными результатами исследования факто-
ров, определяющих образование частиц CrN, но
не Cr2N в высокоазотистых сталях, являются ра-
боты [19, 22, 28]. Так, в работе [19] исследования
стали, содержащей 17% Cr, 6.5% Ni, 1.3Mn и
0.15%N показали, что нитриды CrN образуются
после закалки, холодной прокатки на 63% и по-
следующего старения с нагревом со скоростью
200°С/с до температуры 600°С и коротких выдер-
жек от 1 до 10 с и таким же ускоренным охлажде-
нием 200°С/с. Наши исследования [22], а также
настоящая работа показывают, что нитриды CrN
могут образоваться под воздействием интенсив-
ной пластической деформации. Кратковремен-
ное интенсивное термическое воздействие элек-
тронным лучом после УЗК способствует увеличе-
нию объемной доли кубических нитридов хрома.
По данным [28] изоморфные аустениту частицы

Рис. 2. IBSD-карта структуры Cr–Mn–N стали после
деформационно-термической (УЗК + ЭЛО) обработки
(а); распределение границ по углам разориентации (б).
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Рис. 3. Структура Cr–Mn–N стали после деформаци-
онно-термической (УЗК + ЭЛО) обработки: а – элек-
тронограмма, ось зоны [01 ]γ; б – темнопольное
изображение в выделенном фрагменте кольца
(220)CrN.
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CrN образуются в стали, содержащей 18% Cr,
2% Ni и 0.9% N, без предварительной деформа-
ции: после закалки и низкотемпературного старе-
ния при 350°С в течение 2 ч. При этом авторы не
обсуждают вопрос влияния способа выплавки
стали и легирования ее азотом на механизм старе-
ния. Вместе с тем высокое содержание азота в
стали свидетельствует о том, что условия ее полу-
чения не были равновесными, то есть давление
азота было выше атмосферного, как и в работах

[26, 27]. Полагаем, что этот фактор является клю-
чевым в активировании старения по непрерывно-
му механизму с образованием CrN, так как атомы
азота в концентрации, превышающей равновес-
ную, кроме как в нитридах, существовать не мо-
гут. По-видимому, частицы CrN присутствуют в
объеме аустенитных зерен уже после закалки.

Суммируя вышесказанное, для дисперсион-
ного упрочнения высокоазотистых сталей с рав-
новесным содержанием азота частицами CrN не-
обходимым условием является предварительное
формирование дефектной дислокационной струк-
туры, создающей условия для их гетерогенного за-
рождения. Другой параметр обработки – термиче-
ский. Интенсивный нагрев в сочетании с малой
длительностью термического воздействия и высо-
кой скоростью охлаждения препятствуют образова-
нию нитридов Cr2N и трансформации CrN → Cr2N.

Механические свойства

На рис. 4а показаны кривые σ-ε для стали, ис-
пытанной в разных структурных состояниях.
Видно, что после первого этапа деформационно-
термической обработки – УЗК поверхности по-
вышается предел текучести стали, при этом предел
прочности остается на прежнем уровне. Аналогич-
ный результат был получен при испытаниях при от-
рицательных температурах вплоть до –80°С [22].
Увеличение сопротивления деформированию на
начальной стадии сопровождается уменьшением
относительного удлинения, (табл. 2). В нашей ра-
боте [22] было показано, что разрушение образ-
цов после УЗК при механических испытаниях на-
чинается с поверхностного наноструктурирован-
ного слоя. Его толщина не превышает 150 мкм.
Далее деформация развивается вне этого слоя, но
под вершинами микротрещин деформация локали-
зуется, что способствует снижению пластичности.

После второго этапа деформационно-терми-
ческой обработки происходит дополнительное
повышение как предела текучести, так и предела
прочности, рис. 4а, табл. 2. Снижение пластично-
сти после деформационно-термической обработ-
ки до 25% связано с тем, что термическое воздей-
ствие при ЭЛО распространяется не только на
приповерхностный слой, но и на большую глуби-
ну, превышающую 150 мкм. Старение в этом слу-
чае идет по всему сечению образца. Этим можно

Рис. 4. Кривые σ−ε (a) и изменение скорости дефор-
мационного упрочнения (б) Cr–Mn–N стали при ис-
пытаниях на растяжение после закалки от 1100°С – 1,
после закалки и УЗК – 2, после деформационно-тер-
мической обработки (УЗК + ЭЛО) – 3.
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Таблица 2. Механические свойства Cr–Mn–N-стали

Обработка Предел текучести σ0.2, МПа Предел прочности σв, МПа Относит. удлинение ε, %

Закалка 480 855 65
Закалка + УЗК 600 890 42
Закалка + УЗК + ЭЛО 712 923 25
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объяснить и снижение пластичности, и увеличе-
ние предела прочности, рис. 4а.

Скорость деформационного упрочнения об-
разцов с модифицированными поверхностными
слоями на начальном этапе деформирования при
ε < 0.03, больше, чем закаленных образцов,
рис. 4б. Однако при увеличении степени дефор-
мации ε > 0.03 и до разрушения деформационное
упрочнение в образцах, упрочненных УЗК и
УЗК + ЭЛО, протекает менее интенсивно, чем в
закаленном образце. Это также показывает коэф-
фициент запаса прочности стали K = σв/σ0.2 в со-
стояниях после закалки, после УЗК и после
УЗК + ЭЛО, равный 1.83, 1.49, 1.30 соответственно.

Характер разрушения

Сравнение фрактограмм изломов (рис. 5) по-
казывает, что сталь после всех этапов деформаци-
онно-термической обработки разрушается вязко.
Можно отметить, что в упрочненном слое после
УЗК и деформационно-термической обработки
не образуются утяжки, как в образце после закалки.
Этот результат согласуется с видом кривых σ–ε,
(рис. 4), где при переходе от одного этапа дефор-
мационно-термической обработки к другому на-
ряду с уменьшением полной деформации видно
сокращение стадии локализованной деформа-
ции. Величина ямок в изломе приповерхностного
слоя после УЗК и деформационно-термической
обработки существенно не различаются. Форма
ямок в обоих случаях преимущественно равноос-
ная (рис. 5в), что свидетельствует о разрушении
отрывом.

ВЫВОДЫ

1. Деформационно-термическая обработка
Cr–Mn–N-стали в виде интенсивной пластиче-
ской деформации ударной обработкой с ультразву-
ковой частотой и последующего высокоскоростно-
го нагрева сканирующим электронным лучом в по-
верхностном слое приводит к формированию

субзеренной структуры аустенита, характеризую-
щейся преимущественно малоугловыми до 5° разо-
риентировками, упрочненной нанодисперсными
частицами CrN c ГЦК-решеткой. Распад аусте-
нита идет по непрерывному механизму с гетеро-
генным выделением частиц CrN.

2. Деформационно-термическая обработка
способствует улучшению прочностных свойств
стали: σ0.2 увеличивается до 712 МПа, σв до
923 МПа при высокой пластичности (25%).

3. Приповерхностный слой исследованной
стали, содержащий нитриды CrN, после двухста-
дийной деформационно-термической обработки
разрушается отрывом и вязко, наследуя форму и
величину ямок от предшествующей деформаци-
онной обработки.

Исследования структуры проведены на обору-
довании Красноярского регионального центра
коллективного пользования ФИЦ КНЦ СО РАН.
IBSD анализ проведен на оборудовании Томско-
го материаловедческого ЦКП НУ ТГУ.

Работа выполнена в рамках государственного
задания ИФПМ СО РАН, тема номер FWRW-
2021-0009.
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Проведены исследования структуры и свойств сплава Ti–18Zr–15Nb, подвергнутого равноканаль-
ному угловому прессованию (РКУП) при температуре 200°С (c числом циклов РКУП n = 1–4) и
500°С (c числом циклов n = 4 и n = 8). Основной фазой во всех состояниях является ОЦК β-фаза.
Явного наличия рентгеновских линий вторичных α"-, ω- α-фаз не выявлено. РКУП при 200°С при-
водит к формированию макрополос деформации, пересекающих весь образец. При повышении
температуры РКУП до 500°С деформация происходит без формирования макрополос. Согласно оп-
тической металлографии, после РКУП в зернах вне макрополос происходит фрагментация, форми-
руются микрополосы и пакеты микрополос деформации. Согласно просвечивающей электронной
микроскопии, в результате РКУП структура сплава измельчается до субмикронного размера, фор-
мируются микрополосы деформации. Предел прочности возрастает с увеличением количества цик-
лов РКУП и достигает 960 МПа в результате РКУП 200°С n = 4, однако пластичность при этом па-
дает. Наилучший комплекс механических свойств достигается после РКУП 500°С n = 4: предел
прочности 825 МПа при относительно высокой пластичности δ = 16%.

Ключевые слова: титановые сплавы, РКУП, структура, свойства
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ВВЕДЕНИЕ
Титан и его сплавы широко применяются в ка-

честве материалов для медицинских имплантатов
[1]. Технически чистый титан, α + β- и α-сплавы
Ti имеют значительно более высокий модуль Юн-
га (120 ГПа), чем кость (30 ГПа). Использование
этих материалов в качестве хирургических им-
плантатов, воспринимающих циклические на-
грузки, приводит к экранированию напряжений,
что способствует резорбции костной ткани в ме-
сте контакта имплантат-кость. В этой связи пер-
спективно применение метастабильных β-тита-
новых сплавов с более низким модулем упруго-
сти. К таким сплавам относятся, в частности,
метастабильные трехкомпонентные сплавы си-
стемы Ti–Nb–Zr [2–4]. Эти сплавы состоят из не-
токсичных компонентов, которые имеют высо-
кую коррозионную стойкость и демонстрируют
уникальную биомеханическую совместимость с
костной тканью. Повышенная биомеханическая
совместимость сплавов Ti–Nb–Zr обусловлена

наличием в них эффектов памяти формы (ЭПФ)
[5], включая сверхупругость – возможность дан-
ных сплавов претерпевать относительно боль-
шую псевдоупругую (до 6%) деформацию при на-
грузке и восстанавливать первоначальную форму
после снятия напряжений. Эффект сверхупруго-
сти в этих сплавах реализуется за счет обратимого
термоупругого мартенситного (β ↔ α") превра-
щения. Наиболее известным и широко применя-
емым материалом с памятью формы является ни-
келид титана (нитинол) – интерметаллид вблизи
эквиатомного состава Ti50 : Ni50 [6]. Однако он со-
держит никель (Ni), который может являться аллер-
геном и ограничивает его применение в медицине.

Дополнительное повышение прочностных ха-
рактеристик сплавов с памятью формы (СПФ)
Ti–Nb–Zr является важной задачей, поскольку
увеличение уровня дислокационного предела те-
кучести может существенно повысить функцио-
нальные свойства и усталостную долговечность.
Этого можно достигнуть путем формирования
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наноструктурного состояния методом равнока-
нального углового прессования (РКУП) [7]. Ра-
нее данные методы показали свою эффектив-
ность для улучшения свойств Ti и ряда Ti сплавов
медицинского назначения [8–10]. Как показали
исследования, в результате РКУП в технически
чистом титане формируется структура с размером
зерен/субзерен примерно 200 нм, предел прочно-
сти возрастает от 700 до 1100 МПа [8]. В компании
ООО НаноМет разработана и внедрена техноло-
гия получения прутков наноструктурного титана
для медицинского применения на основе произ-
водительного метода РКУП-Конформ и последу-
ющей деформации волочением. В прутках зерно
измельчается до 100 нм, а предел прочности до-
стигает 1250 МПа [9, 10]. Полученные прутки по-
ставляли зарубежным заказчикам для производ-
ства дентальных имплантов [11].

Интенсивная пластическая деформация
(ИПД) низкомодульных β-Ti СПФ, в частности,
сплавов Ti–35Nb–3Zr–2Ta, также позволяет
сформировать наноструктурное состояние и зна-
чительно повысить их служебные свойства [12].
Показано, что сплав Ti–35Nb–3Zr–2Ta после
РКУП при температуре 500°С, обеспечивающего
формирование ультрамелкозернистой структуры
с размером зерен около 300 нм, проявляет доста-
точно высокий предел прочности (765 МПа),
низкий модуль упругости (около 60 ГПа) и пол-
ностью обратимую деформацию до 2.7% [12].
Первые работы показали эффективность приме-
нения ИПД кручением и РКУП к СПФ Ti–18Zr–
15Nb для создания наноструктурного состояния и
повышения прочностных характеристик [13, 14].

По имеющемуся опыту, большинство Ti спла-
вов (включая чистый Ti, TiNi и другие сплавы)
подвергают РКУП при температуре 400–450°С,
при которой повышается пластичность этих
сплавов и уменьшается сопротивление деформа-
ции. Но в сплаве Ti–18Zr–15Nb при температурах
выше 200°С происходят фазовые превращения с
выделением α- и ω-фаз [15, 16]. Данные фазы мо-
гут как упрочнять материал и понижать пластич-
ность, так и препятствовать протеканию обрати-
мого термоупругого мартенситного (β ↔ α") пре-
вращения. При появлении α- и ω-фазы в сплаве
объемное содержание β-фазы снижается, и, соот-
ветственно, уменьшается комплекс функцио-
нальных свойств, реализуемых за счет ЭПФ. В
связи с этим необходимо избежать появление α-
и ω-фаз путем контроля температуры проведения
РКУП. В данной работе исследованы особенно-
сти формирования структуры и механических
свойств в сплаве Ti–18Zr–15Nb после РКУП при
температурах 200 и 500°С.

1. МАТЕРИАЛЫ И МЕТОДЫ
1.1. Материалы и их обработка

Объектом исследований в данной работе слу-
жили прутки сплава Ti–18Zr–15Nb диаметром
20 мм. Слиток массой 15 кг для изготовления за-
готовок был получен методом вакуумно-дугового
переплава. Для равномерного распределения эле-
ментов по всему объему переплав слитка осу-
ществляли 4 раза. Далее он был подвергнут тер-
момеханической обработке (ТМО) путем много-
осевой горячей ковки (ГК) при температурах
900–1050°С. После последнего прохода прутки
охлаждали на воздухе, а затем обточили до требу-
емого диаметра (20 мм). Перед РКУП, для ликви-
дации “предыстории” (наличия наклепа, тексту-
ры, α-фазы), прутки были подвергнуты постде-
формационному отжигу (ПДО) при 700°С, в
течение 30 мин с последующей закалкой в воду
[17]. РКУП проводили по режиму Bc [7] на
оснастке с диаметром каналов 20 мм, угол пересе-
чения каналов оснастки составлял 120°.

На первом этапе образцы были подвергнуты
РКУП при температуре 200°С, которая ниже ин-
тенсивного выделения α- и ω-фаз. Однако в про-
цессе РКУП значительная часть образцов разру-
шалась или застревала в оснастке уже на 4 цикле.
Таким образом, при температуре 200°С сплав Ti–
Zr–Nb недостаточно технологически пластичен,
что приводит к разрушению заготовок при увели-
чении циклов РКУП. Поэтому исследования
проведены после РКУП при 200°С с числом цик-
лов n = 1–4.

На втором этапе РКУП проводили при темпе-
ратурах 500–550°С, т.е. при температуре выше
интенсивного выделения α-фазы. Оснастку
РКУП разогревали до максимальной температу-
ры 500°С. Выше этой температуры происходит
деградация свойств материала оснастки. При
разогреве заготовки перед РКУП при 500°С в ма-
териале еще могут выделяться вторичные фазы.
Поэтому предварительно заготовку помещали в
находящуюся рядом электропечь при температу-
ре T = 550°С (выше температуры выделения вто-
ричных фаз) и выдерживали 20 мин, после чего
разогретую заготовку в течение 3 с переносили в
оснастку РКУП и выполняли непрерывно требу-
емое число циклов РКУП (4 цикла РКУП по та-
кой схеме реализовывали за 4 мин). После заклю-
чительного цикла РКУП образец охлаждали в во-
де. Таким образом, было получено 2 заготовки,
подвергнутых 4 и 8 циклам РКУП при повышен-
ной температуре для исследований и испытаний.

1.2. Методы исследований и испытаний
Для рентгеноструктурного анализа (РСА) и

металлографических исследований поверхность
образцов подвергали шлифовке и полировке на
суспензии SiO с дисперсностью абразива 50 нм. Для
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выявления микроструктуры использовали трави-
тель состава: 60% Н2О + 35% НNO3 + 5% HF. Ис-
следования микроструктуры методом оптической
микроскопии (ОМ) проводили на микроскопе
“OLYMPUS GX51”. Для панорамных съемок при-
меняли оптический микроскоп “Zeiss AxioOb-
server A1m”, оснащенный автоматическим анали-
затором изображений “SIAMS 800” в режиме свет-
лого поля. Рентгеноструктурный анализ (РСА)
проводили на дифрактометре “Rigaku Ultima IV” в
CuKα-излучении.

Исследования тонкой структуры проводили
методом просвечивающей электронной микро-
скопии (ПЭМ) на микроскопе “JEOL 2100”.
Фольги для исследования получали в форме дис-
ка диаметром 3 мм, вырезанного из предвари-
тельно утоненной до 100 мкм пластины. Диск
подвергали электрополировке на аппарате Te-
nupol-5 в электролите: 6% хлорной кислоты, 35%
бутанола, 59% метанола. Напряжение электропо-
лировки соответствовало 20 В, температура 20°С.
Электрополировку проводили в полуавтоматиче-
ском режиме до появления сквозного отверстия.

Определение механических характеристик в
условиях испытаний на растяжение до разрушения
проводили на плоских образцах 1 × 0.25 × 4 мм, вы-
резанных электроэрозионной резкой в попереч-
ном сечении заготовок после РКУП. Испытания

на растяжение проводили со скоростью деформа-
ции 0.003 с–1 при комнатной температуре на ис-
пытательной машине “INSTRON”. Для каждого
состояния было испытано по три образца.

РЕЗУЛЬТАТЫ
Результаты РСА сплава Ti–18Zr–15Nb до и по-

сле РКУП представлены на рис. 1. Анализ данных
показывает, что β-фаза является основной после
закалки от 700°С и после РКУП по различным ре-
жимам. Явного наличия рентгеновских линий
вторичных α″-, ω–α-фаз не выявлено. Полуши-
рина рентгеновских линий β-фазы резко увели-
чивается уже после 1 цикла РКУП при 200°С
(табл. 1), что указывает на увеличение плотности
дефектов решетки (дислокаций, малоугловых и вы-
сокоугловых границ). С дальнейшим увеличением
количества циклов РКУП при 200°С линии β-фазы
заметно не уширяются. Отметим, что ширина рент-
геновской линии (110) β-фазы после РКУП при
500°С (табл. 1) в 2 раза ниже, чем после РКУП при
200°С, что свидетельствует о значительно меньшей
концентрации дефектов кристаллического строе-
ния. Период решетки β-фазы после термомехани-
ческой обработки (ТМО) (aβ = 3.342–3.347 Ǻ) соот-
ветствует определенной ранее для сплава Ti–18Zr–
14Nb [3] и значимо не изменяется в результате

Рис. 1. Рентгенограммы сплава Ti–18Zr–15Nb в исходном состоянии (ГК + ПДО при 700°C, 30 мин) и после РКУП по
различным режимам.
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Таблица 1. Ширина линий и параметр решетки β-фазы сплава Ti–18Zr–15Nb до и после РКУП

Обработка
Bhkl, 2ϴ aβ, [Å]

110 200 211

ГК+ПДО700°С, 30 мин 0.20 ± 0.01 0.27 ± 0.03 0.32 ± 0.01 3.344 ± 0.001
РКУП, 200°С, n = 1 0.45 ± 0.03 0.83 ± 0.05 0.79 ± 0.05 3.346 ± 0.001
РКУП, 200°С, n = 3 0.57 ± 0.04 1.24 ± 0.05 0.98 ± 0.05 3.343 ± 0.002
РКУП, 200°С, n = 4 0.49 ± 0.03 1.23 ± 0.05 0.97 ± 0.05 3.347 ± 0.002
РКУП, 500°С, n = 4 0.25 ± 0.01 0.33 ± 0.03 0.40 ± 0.03 3.342 ± 0.002
РКУП, 500°С, n = 8 0.26 ± 0.02 0.38 ± 0.03 0.47 ± 0.03 3.346 ± 0.001
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РКУП, что свидетельствует об отсутствии суще-
ственного перераспределения компонентов.

После РКУП n = 4 при 500°С соотношение ин-
тенсивностей значительно изменяется по сравне-
нию с закаленным состоянием, что свидетель-
ствует о формировании сильной текстуры. В этом
случае плоскость (100)β ориентирована в основ-

ном параллельно облучаемой поверхности, со-
здавая аномально слабую 110β и аномально силь-
ную 200β линии [18]. В то же время после РКУП
n = 8 при 500°С соотношение интенсивностей ли-
нии стало ближе к исходному состоянию. Вероят-
но, после 8 циклов РКУП при 500°C текстура в зна-
чительной степени “рассеивалась” из-за наложе-
ния текстур нескольких циклов. Для определения

Рис. 2. Результаты панорамной съемки сплава Ti–18Zr–15Nb после РКУП: (а) n = 1 при 200°C; (б) n = 3 при 200°C;
(в) n = 4 при 200°C; (г) n = 4 при 500°C; (д) n = 8 при 500°C.

6 мм(а)

6 мм(б) 6 мм(в)

6 мм(г) 6 мм(д)

РКУП 500�С, n = 8РКУП 500�С, n = 4
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РКУП 200�С, n = 1
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закономерностей формирования кристаллографи-
ческой текстуры при РКУП по различным режимам
требуются дополнительные исследования.

На рис. 2 и 3 приведены результаты панорам-
ной съемки и снимки микроструктур образцов
сплава Ti–18Zr–15Nb после РКУП в различных
состояниях, полученные методом оптической ме-
таллографии.

В исходном состоянии горячей ковки после
закалки в воду с Т = 700°С размер зерна составля-
ет около 100 мкм (рис. 3а). Размер зерна несколь-
ко меняется в различных областях прутков, что
связано с неоднородностью структуры после

ТМО. После РКУП n = 1 при 200°C на панорам-
ной фотографии в структуре наблюдаются тонкие
макрополосы деформации, шириной около 50–
100 мкм, пересекающие весь образец (рис. 2а).
Расстояния между макрополосами 500–1000 мкм.
После РКУП при 200°С n = 2 в матрице между
макрополосами появляются деформационные
микрополосы (пакеты микрополос), проходящие
как сквозь несколько зерен (видимо сориентиро-
ванными плоскостями лёгкого скольжения к на-
правлению деформации), так и локализованные в
границах отдельных исходных зерен (рис. 3б). В
структуре сплава после РКУП наблюдаются ис-

Рис. 3. Микроструктура сплава Ti–18Zr–15Nb в исходном состоянии: (а) ГК + ПДО при 700°C и после РКУП: (б) n = 2
при 200°C; (в) n = 3 при 200°C; (г) n = 4 при 500°C; (д) n = 8 при 500°C.
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200 мкм(б) 200 мкм(в)

200 мкм(г) 200 мкм(д)

РКУП 500�С, n = 8РКУП 500�С, n = 4
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ходные зерна β-фазы, сформировавшиеся в ре-
зультате отжига 700°С с последующей закалкой.

Границы этих зерен становятся более искрив-
ленными, внутри них вытравливаются множе-
ственные дефекты, происходит частичное из-
мельчение зерен за счет деформационных микро-
полос (рис. 3б).

В состоянии РКУП n = 3 при 200°C в структуре
так же наблюдаются контрастные макрополосы
деформации разной интенсивности шириной
около 50–100 мкм, пересекающие весь образец
(рис. 2б). Расстояния между контрастными мак-
рополосами составляют 300–1000 мкм. При боль-
шем увеличении видно, что, как и после 2-х цик-
лов РКУП, макрополосы состоят из многочис-
ленных пакетов микрополос внутри исходных
зерен в последовательности, пересекающих не-
сколько соседних зерен (рис. 3в). Структура еще
более измельчилась, в зернах “в матрице” между
полосами так же наблюдаются пакеты многочис-
ленных параллельных тонких микрополос, пересе-
кающих зерна, плотность микрополос выросла по
сравнению с состоянием РКУП n = 2. Расстояние
между микрополосами в пакетах – менее 10 мкм
(рис. 3в). После РКУП n = 4 при 200°C выявляет-
ся несколько систем полос разной контрастно-
сти. Полосы одной системы пересекают полосы
другой системы под некотором углом 40°–90°
(рис. 2в).

В структуре образцов после РКУП n = 4 и n = 8
при 500°С магистральные макрополосы, пересе-
кающие весь образец, не выявляются методом
ОМ (рис. 2г, 2д). Таким образом, повышение тем-
пературы РКУП до 500°С подавляет формирование
магистральных макрополос. После РКУП n = 4 и
n = 8 при 500°С внутри исходных зерен так же на-
блюдаются микрополосы и пакеты микрополос
(рис. 3г, 3д). В состоянии РКУП n = 8 при 500°С
плотность микрополос выше, чем после РКУП
n = 4 при 500°С (рис. 3г, 3д). Можно отметить, что
после РКУП при 500°С микрополосы протравли-
ваются менее интенсивно, чем после РКУП при
200°C, по-видимому, в связи с меньшей плотно-
стью дислокаций в отдельных микрополосах в
связи с их более интенсивной аннигиляцией при
500°С.

При РКУП деформация локализуется в макро-
полосах, пересекающих весь образец по направ-
лению “плоскости сдвига” текущего цикла РКУП
[7, 18]. Деформацию заготовки проводили по схе-
ме ВС – с поворотом заготовки на 90° по оси об-
разца перед следующем циклом РКУП. Но точно
повернуть заготовку на 90° по оси образца перед
следующим циклом РКУП не всегда удается, по-
этому угол пересечения полос, сформировавших-
ся при 4 циклах, варьируется от 40° до 90°. На на-
правление полос могут влиять и другие слабо
контролируемые факторы. Локализацию дефор-

мации с формированием макрополос деформа-
ции при определенных режимах РКУП металли-
ческих материалов с ОЦК-решеткой отмечали и
ранее [7]. Стоит отметить, что формирование
макрополос деформации является нежелатель-
ном фактором, поскольку приводит к неоднород-
ности структуры – в относительно тонкой полосе
сдвига структура значительно сильнее измельча-
ется, чем в окружающей матрице. Структурная
неоднородность плохо влияет на механические и
функциональные свойства. Кроме того, локали-
зация деформации по макрополосам приводит к
разрушению образцов сплава Ti–18Zr–15Nb при
увеличении числа циклов РКУП при температуре
200°С.

Результаты исследования структуры методом
ПЭМ в образцах после РКУП при 200°C пред-
ставлены на рис. 4. После 2 циклов РКУП при
200°C на светлопольном изображении (рис. 4а)
наблюдается стык двух полос деформации шири-
ной 200–300 нм, внутри которых формируется
развитая дислокационная субструктура с высо-
кой плотностью дислокаций. Судя по малому
азимутальному размытию рефлексов β-фазы,
внутри полос деформации присутствуют малоуг-
ловые границы. Дополнительный третий цикл
приводит к значительному увеличению ширины
полос деформации до 500–700 нм (рис. 4б). В по-
лосе деформации развиваются процессы динами-
ческой полигонизации и рекристаллизации, что
подтверждается наличием внутри нее структурных
элементов зерен/субзерен размером 20–80 нм. На
микродифракционных картинах видны слабые
рефлексы α"-мартенсита, который образуется в
результате деформации и, вероятно, преимуще-
ственно в полосах деформации (рис. 4а, 4б). Так-
же наблюдаются слабые рефлексы ω-фазы, ча-
стицы которой, вероятно, сформировались в
сплаве при выдержке в печи при температуре
200°C. Отсутствие линий вторичных фаз на рент-
генограммах можно объяснить их малым количе-
ством и мелкодисперсным характером выделения.

После РКУП n = 8 при 500°С, согласно ПЭМ,
в сплаве формируется деформированная динами-
чески полигонизованная субструктура β-фазы
(рис. 5а, 5б). На микродифракционных картинах
присутствуют рефлексы α- и ω-фаз. Частицы ω-
фазы, очевидно, сформировались вследствие
охлаждения заготовки в процессе РКУП. В неко-
торых областях формируется структура с выра-
женными полосами деформации: субмикронного
размера вытянутые и равноосные субзерна, раз-
деленные малоугловыми границами. Внутри суб-
зерен наблюдается повышенная плотность дис-
локаций, их скопления и сплетения.

Небольшое угловое размытие и разбиение ре-
флексов β-фазы на дифракционной картине сви-
детельствует о малоугловой разориентировке на
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Рис. 4. Структура сплава Ti–18Zr–15Nb после РКУП 200°С: (а) n = 2; (б) n = 3 (ПЭМ: светлое поле, темное поле, мик-
родифракция).
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площади снятия микродифракции. В отдельных
областях формируется субзеренное состояние с
размером структурных элементов (блоков, субзе-

рен) около 500–1000 нм (рис. 5б). Согласно тем-
нопольным изображениям, эти структурные эле-
менты также имеют внутреннюю субструктуру.

Рис. 5. Структура сплава Ti–18Zr–15Nb после РКУП 500°С n = 8 (ПЭМ: светлое поле, темное поле, микродифракция);
а, б – разные участки.
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Картина микродифракции (снимается с площади
0.7 мкм2) с этих областей соответствует субзерн-
ной структуре с заметными разориентировками
(до 15°). Необходимо отметить, что наблюдаемая
субмикронная субструктура находится внутри ис-
ходных крупных зерен, границы которых видны
при ОМ.

Анализ механических свойств, результаты ко-
торого представлены в табл. 2, показал, что РКУП
при температуре 200°С приводит к значительно-
му повышению прочности, которая возрастает с
увеличением циклов РКУП и при режиме РКУП
200°С n = 4 предел прочности достигает 960 МПа.
Однако при этом относительное удлинение сни-
жается до 5%. Наилучший комплекс свойств по
сочетанию прочность/пластичность достигнут в
состоянии после РКУП 500°С n = 4, после такой об-
работки сплав проявляет высокий предел прочно-
сти и предел текучести при относительно высокой
пластичности (σв = 825 МПа, σ0.2 = 663 МПа и δ =
= 16%). После РКУП 500°С n = 8 прочность и
предел текучести еще повышаются до 910 и
880 МПа соответственно, но пластичность пони-
жается до 6%. Полученный комплекс прочност-
ных свойств превосходит уровень, достигнутый
ранее для подвергнутого РКУП сплава Ti–35Nb–
3Zr–2Ta [12]. Для сопоставления уровня функци-
ональных свойств проводятся исследования по
изучению особенностей сверхупругого поведения
сплава Ti–18Zr–15Nb, результаты которых будут
представлены в следующих публикациях.

ВЫВОДЫ

В результате исследования влияния низкотем-
пературного (при 200°С) и высокотемпературно-
го (при 500°С) РКУП на структуру и механиче-
ские свойства сплава Ti–18Zr–15Nb с памятью
формы установлено:

1. До и после РКУП ОЦК β-фаза является ос-
новной. Ширина рентгеновских линий β-фазы
резко увеличивается после РКУП при 200°С. По-
сле РКУП при 500°С ширина вдвое ниже, чем по-
сле РКУП при 200°С.

2. РКУП при 200°С приводит к формированию
макрополос деформации, пересекающих весь об-
разец, что является результатом локализации де-
формации. При повышении температуры РКУП
до 500°С деформация происходит без формирова-
ния интенсивных макрополос. В результате
РКУП в зернах вне макрополос также происходит
фрагментация, накапливаются дефекты, форми-
руются микрополосы и пакеты микрополос де-
формации.

3. В результате РКУП структура сплава из-
мельчается до субмикронного размера, наблюда-
ется как микрополосовая, так и ультрамелкозерни-
стая структура. Картины микродифракции харак-
терны для сильно деформированных субзеренных
дислокационных субструктур.

4. С увеличением количества циклов РКУП
при температуре 200°С прочность возрастает и
при n = 4 прочность достигает σв = 960 МПа, од-
нако пластичность уменьшается до 5.4%. Наилуч-
ший комплекс механических свойств – проч-
ность σв = 825 МПа при относительно высокой
пластичности δ = 16% достигается после РКУП
500°С n = 4.
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Влияние длительного отжига на структуру низкоуглеродистой 9%Cr–3%Co стали, упрочненной на-
ночастицами, было исследовано при температуре 650°С с временами выдержки 100, 500, 1000 и 3000 ч.
После термической обработки ширина мартенситных реек в структуре стали составляла около 300 нм,
плотность дислокаций внутри реек была высокой. Реечная структура мартенсита отпуска была ста-
билизирована карбонитридами (Ta,Cr)X со средним размером 11 нм. Микротвердость по Виккерсу
снизилась на 16% после 3000 ч длительного отжига по сравнению с исходным состоянием. Сниже-
ние микротвердости сопровождалось такими изменениями в структуре стали при отжиге, как сни-
жение плотности дислокаций, снижение содержания вольфрама и меди в твердом растворе, укруп-
нение карбонитридов (Ta,Cr)X и мартенситных реек. В целом, стабильность структуры исследуемой
стали при длительном отжиге достаточно высокая по сравнению с другими высокохромистыми ста-
лями мартенситного класса.

Ключевые слова: жаропрочная сталь мартенситного класса, термическая обработка, длительный от-
жиг, микроструктура, частицы вторичных фаз, разупрочнение
DOI: 10.31857/S0015323022600769

ВВЕДЕНИЕ

В настоящее время развитие угольных тепло-
вых энергетических установок направлено на по-
вышение коэффициента полезного действия за
счет перехода на суперсверхкритические пара-
метры пара [1–3]. Высокохромистые стали мар-
тенситного класса являются перспективными ма-
териалами для изготовления элементов труб, кот-
лов, лопаток и роторов новых энергоблоков [3].
Структура таких сталей представляет собой рееч-
ный мартенсит отпуска, стабилизированный раз-
личными типами частиц вторичных фаз [4]. Наи-
более эффективное упрочнение демонстрируют
МХ карбонитриды (где М – это ванадий, ниобий,
тантал или их сочетание, а Х – углерод, азот или
их комбинация), имеющие размеры от 5 до 50 нм,
которые выделяются равномерно по объему мат-
рицы при нормализации (обычно это карбиды
ниобия и/или тантала) и отпуске (нитриды вана-
дия, ниобия и/или тантала) [4–6] и служат в каче-
стве препятствий для движения свободных дис-
локаций и их перестройки в низкоэнергетические
конфигурации [5, 6]. Однако эти частицы явля-

ются неравновесными и в процессе эксплуатации
при температуре 600–650°С трансформируются в
крупные частицы Z-фазы [6]. Новый модельный
химический состав 9%-ной Cr стали с низким со-
держанием углерода и высоким содержанием азо-
та и тантала был разработан с целью выделения
мелких частиц Z-фазы в исходном состоянии при
специально подобранной термомеханической
обработке [7, 8]. Однако при стандартной терми-
ческой обработке происходит выделение нерав-
новесной дисперсии МХ-карбонитридов [7]. При
этом кратковременные свойства на растяжение
после стандартной термической обработки, при-
водящей к образованию МХ карбонитридов, и
специально подобранной термомеханической
обработки, обеспечивающей выделение частиц
Z-фазы, были схожими, что связывалось с тем,
что размеры и объемные доли МХ-карбонитри-
дов и частиц Z-фазы были близки [7]. Целью на-
стоящего исследования была проверка термиче-
ской стабильности структуры новой модельной
стали, упрочненной неравновесными наночасти-
цами МХ, выделяющимися в процессе стандарт-
ной термической обработки, а также установле-

УДК 669.15-194.55:539.4:539.25
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ние связи между структурными изменениями и
твердостью материала. Последующий цикл работ
будет направлен на проверку стабильности струк-
туры, упрочненной равновесными наночастица-
ми Z-фазы.

МЕТОДИКА 
ПРОВЕДЕНИЯ ИССЛЕДОВАНИЙ

Низкоуглеродистая 9%-ная Cr сталь с химиче-
ским составом (в вес. %): 0.02%C–8.2%Сr–
1.84%W–2.83%Co–2.16%Cu–0.34%Ta–0.21%Si–
0.14%Mn–0.08%Ni–0.016%N–0.009%Al была вы-
плавлена в вакуумной индукционной печи.
Термическая обработка стали заключалась в за-
калке с 1200°С с выдержкой в течение 16 ч, охла-
ждение на воздухе, с последующим отпуском при
750°С в течение 3 ч, охлаждение на воздухе. Такое
состояние являлось исходным. Длительный от-
жиг проводили с использованием печи электро-
сопротивления при температуре 650°С в течение
100, 500, 1000 и 3000 ч. Микротвердость по Виккер-
су была измерена с использованием автоматическо-

го микротвердомера AFFRI DM-8 с нагрузкой
0.3 кг. Структурные исследования были проведены
с использованием просвечивающего электронно-
го микроскопа (ПЭМ) JEM-2100 фирмы Jeol с
приставкой для энергодисперсионной спектро-
метрии (INCA) и сканирующего электронного
микроскопа (СЭМ) Quanta 600 с EDX пристав-
кой. Фольги для ПЭМ и СЭМ исследований были
механически утонены до 0.15 мм и затем электро-
литически отполированы в электролите составом
10%-ной хлорной кислоты в уксусной кислоте.
Углеродные реплики для ПЭМ-исследования
были изготовлены путем электролитического
стравливания углеродной пленки с поверхности
подготовленного образца в электролите составом
10%-ной соляной кислоты в этиловом спирте при
напряжении 15 В в течение 2 с. Размер мартенсит-
ных реек был оценен методом случайных секу-
щих, используя как минимум 6 ПЭМ-изображе-
ний. Плотность дислокаций была рассчитана как
количество точек выхода дислокаций на верхнюю
и нижнюю поверхности фольги, при анализе бы-
ло использовано как минимум 6 ПЭМ-изображе-
ний. Идентификацию частиц вторичных фаз с угле-
родных реплик осуществляли путем совмещения
локального химического состава и микродифрак-
ции электронов. Для каждого состояния было про-
анализировано не менее 300 частиц. Фазовый со-
став и объемные доли частиц вторичных фаз были
получены методом компьютерного моделирова-
ния с использованием программного обеспечения
Thermo-Calc. Кинетика роста частиц вторичных
фаз с экстраполяцией данных до 100000 ч была оце-
нена методом компьютерного моделирования с ис-
пользованием программного обеспечения Thermo-
Calc и Prisma.

РЕЗУЛЬТАТЫ ИССЛЕДОВАНИЯ
И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ

Структура стали после термической обработки

Изображения структуры после термической
обработки, полученные с использованием ПЭМ,
представлены на рис. 1. Термическая обработка
приводит к формированию структуры мартенси-
та отпуска со средним поперечным размером
мартенситных реек около 300 ± 30 нм и высокой
плотностью дислокаций 4.6 × 1014 м–2. В структу-
ре были обнаружены такие частицы вторичных
фаз, как карбонитриды MX, равномерно распре-
деленные по объему матрицы, а также крупные
фазы Лавеса (Fe2W) и “Сu”-обогащенные части-
цы, расположенные по границам исходных аусте-
нитных зерен и мартенситных реек. Средний раз-
мер “Сu”-обогащенных частиц составил 55 ± 5 нм,
однако их доля была незначительной. Карбонит-

Рис. 1. Изображения микроструктуры исследуемой
стали после закалки с 1200°С с отпуском при 750°С,
полученные с помощью ПЭМ-фольг (а) и углеродных
реплик (б).

250 нм

50 нм

(a)

(б)

Ta(C, N)Ta(C, N)Ta(C, N)

Ta(C, N)Ta(C, N)Ta(C, N)

“Cu”“Cu”“Cu”

TaX[221]

(024)
(020)
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риды МХ были обогащены танталом и имели хи-
мический состав 86.0% Ta–13.8% Cr–0.2% Fe.

Средний размер таких частиц составил 11 ± 2 нм.
Также встречались карбонитриды МX, дополни-
тельно обогащенные танталом и титаном, со сле-
дующим химическим составом: 78.4%Ta–11%Cr–
10% Ti–0.6%Fe. Средний размер таких частиц со-
ставлял 49 ± 5 нм. Вероятно, частицы (Ta,Cr,Ti)X
остались нерастворенными в процессе закалки, в
то время как мелкие (Ta,Cr)X были выделены в
процессе последующего отпуска. Объемная доля
всех карбонитридов TaX составила 0.19%, при
этом доля крупных (Ta,Cr,Ti)X частиц не превы-
шала 10% от всех TaX. Ферритная матрица была
обогащена хромом в количестве 8.2 ± 0.1 вес. %,
вольфрамом в количестве 1.8 ± 0.1 вес. % и медью
в количестве 2.0 ± 0.1%. Такая структура обеспе-
чивает достаточно высокую величину микротвер-
дости по Виккерсу, равную 256 ± 5 HV0.3.

Изменение твердости 
при длительном отжиге при 650°С

В табл. 1 представлены данные по влиянию
времени длительного отжига на твердость по
Виккерсу. В дополнение к исследуемой стали
приведены данные для двух других высокохро-
мистых сталей следующих химических составов
(в вес. %): 0.1% С–0.03% N–10% Сr–1.4% Mn–
1.4% Co–1.4% W–0.34% (V + Nb + Ta) и 0.001% С–
0.042% N–9.5% Сr–1.2% Mn–1.5% Co–1.4% W–
0.34% (V + Nb + Ta) [9]. Характер снижения твер-
дости 0.1С–0.03N–10Cr стали очень близок к ис-
следуемой стали, хотя в стали с содержанием уг-
лерода 0.1% дополнительно выделяется такая ста-
бильная упрочняющая фаза, как зернограничный
карбид М23С6 [9, 10]. Напротив, 0.001C–0.04N–
9.5Cr сталь, состав которой близок к составу ис-
следуемой стали, демонстрирует существенное
снижение микротвердости в процессе длительно-
го отжига (табл. 1). Разница в микротвердости ис-
следуемой стали и 0.001C–0.04N–9.5Cr стали со-
ставила 33% после длительного отжига в течение

3000 ч (табл. 1). В работе [9] такое разупрочнение
0.001C–0.04N–9.5Cr стали было объяснено силь-
ным укрупнением карбонитридов МХ при отжи-
ге. Таким образом, стабильность карбонитридов
(Ta,Cr)X является ключевым моментом стабиль-
ности структуры при отжиге.

Эволюция структуры стали 
после длительного отжига

На рис. 2 и 3 приведены изображения микро-
структуры и частиц вторичных фаз после дли-
тельного отжига с различными временами вы-
держки. Реечная структура мартенсита отпуска
сохраняется даже после 3000 ч длительного отжи-
га (рис. 2г), при этом ширина мартенситных реек
остается постоянной (около 300 ± 30 нм) вплоть
до 1000 ч отжига и увеличивается до 370 ± 30 нм
после 3000 ч отжига. Плотность дислокаций не-
прерывно снижается с увеличением времени от-
жига. Существенное снижение плотности дисло-
каций в два раза было обнаружено после 500 ч по
сравнению с состоянием после исходной терми-
ческой обработки. После 3000 ч значение плотно-
сти дислокаций составило (1.4 ± 0.5) × 1014 м–2.
Были обнаружены изменения в химическом со-
ставе ферритной матрицы и фазовом составе ис-
следуемой стали в процессе длительного отжига.
Во-первых, снижение содержания вольфрама в
твердом растворе до 1.0 ± 0.1 вес. % после 1000 ч
сопровождалось выделением большого количе-
ства частиц фазы Лавеса преимущественно по
границам исходных аустенитных зерен, пакетов и
блоков (рис. 2а, 2в) с их последующим значитель-
ным ростом. Также частицы фазы Лавеса были
обнаружены на границах мартенситных реек
(рис. 2б, 2г). Средний размер таких частиц превы-
шал 100 нм даже после 500 ч отжига, что свиде-
тельствует о том, что частицы этой фазы не вно-
сят вклада в упрочнение реечной структуры. Во-
вторых, снижение содержания меди в твердом
растворе шло совместно с образованием “Сu”-
обогащенных частиц по границам мартенситных

Таблица 1.  Данные по влиянию времени отжига на твердость по Виккерсу HV0.3 исследуемой стали в сравнении
с другими сталями [9]

Время отжига, час Иссл. сталь 0.1% С–0.03% N–10% Cr 0.001% С–0.042% N–9.5% Cr

0 256 ± 5 239 214

100 256 ± 10 235 197

500 247 ± 5 230 191

1000 227 ± 5 222 183

3000 217 ± 5 216 136
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реек (рис. 2б, 2г). Средний размер “Сu”-обога-
щенных частиц увеличивался от 55 ± 6 нм после
100 ч отжига до 149 ± 10 нм после 3000 ч отжига.
Объемная доля этих частиц составляла 2% при
650°С уже после 500 ч. В-третьих, резкое укрупне-
ние карбонитридов (Ta,Cr)X с 13 ± 2 нм после
1000 ч до 16 ± 2 нм после 3000 ч отжига (рис. 3б–3е).
Объемная доля этих частиц сохраняется около
0.19%. При этом укрупнение (Ta,Cr)X частиц со-
провождалось увеличением содержания хрома и
железа до 24 вес. % и снижением содержанием
тантала до 76 вес. % в химическом составе этой
фазы (рис. 3в). Отметим, что трансформации не-
равновесного карбонитрида (Ta,Cr)X в стабиль-
ные равновесные частицы Z-фазы (СrTaN) при
длительном отжиге обнаружено не было, что так-
же было выявлено для 9% Cr стали с 0.1% С [5].

Микроструктурные аспекты разупрочнения стали 
при длительном отжиге

При длительном отжиге в стали развиваются
процессы статического возврата, который выра-
жается в аннигиляции дислокаций, укрупнении
частиц и укрупнении мартенситных реек, что
приводит к разупрочнению материала. Разупроч-

нение исследуемой стали можно выразить через
следующий параметр [9]:

(1)

где – параметр разупрочнения,  – микро-
твердость после отжига,  – микротвердость
после исходной термической обработки. Зависи-
мость разупрочнения от времени отжига пред-
ставлена на рис. 4.

Кривую разупрочнения для исследуемой стали
можно разбить на 3 участка. Первый участок ОА
соответствует первым 100 ч отжига, и на нем нет
разупрочнения. Это коррелирует с данными, что
существенных изменений в структуре стали за
этот короткий период отжига не происходит. Вто-
рой участок АB, соответствующий времени отжи-
га от 100 до 1000 ч, характеризуется резким разу-
прочнением почти на 12%. Такое разупрочнение
вызвано одновременно двумя факторами: сниже-
нием содержания вольфрама в твердом растворе
до равновесного значения и снижением плотно-
сти дислокаций. Снижение плотности свободных
дислокаций в два раза идет за счет аннигиляции
дислокаций разных знаков. Этот процесс преоб-
ладает в первые 500 ч. Последующий отжиг при-
водит к снижению плотности дислокаций только

= − отж 0μ  1  ,HV HV

μ  отжHV
0HV

Рис. 2. СЭМ (а, в) и ПЭМ (б, г) изображения микроструктуры исследуемой стали после длительного отжига при 650°С
в течение 500 (а, б) и 3000 ч (в, г).

5 мкм 500 нм

500 нм5 мкм

(a)

(в) (г)

(б)

“Cu”“Cu”“Cu”

“Cu”“Cu”“Cu”

ф. Лавесаф. Лавесаф. Лавеса

ф. Лавесаф. Лавесаф. Лавеса
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в 1.3 раза. Уход вольфрама из твердого раствора
наиболее интенсивно протекает в интервале от
500 до 1000 ч отжига, что облегчает движение дис-
локаций, их аннигиляцию и перестройку в низко-
энергетические дислокационные структуры:
ячейки, сетки, дислокационные границы, мало-
угловые границы. Отсутствие видимого роста
мартенситных реек на этом участке частично обу-
словлено условным балансом между ростом “су-
ществующих” реек за счет миграции тройных
стыков и образованием “новых” границ из-за пе-
рестройки дислокаций в малоугловые границы.
Третий участок BC, соответствующий времени
отжига от 1000 до 3000 ч, характеризуется плав-
ным снижением степени разупрочнения. Разу-
прочнение на этом участке вызвано укрупнением
частиц (Ta,Cr)X и укрупнением мартенситных ре-
ек. Отметим, что “новых” границ при этом не об-
разуется, плотность свободных дислокаций не
меняется.

Связь между размером частиц и размером мар-
тенситных реек может быть выражена через ба-
ланс между движущими и тормозящими силами
рекристаллизации и описана как [11]:

(2)

где dреек – это равновесный размер реек, –
средний размер карбонитридов (Ta,Cr)X,  –
объемная доля карбонитридов (Ta,Cr)X при
650°С (0.185%), α – коэффициент пропорцио-

= α vреек частиц2 3 ,d d F

частиц  d
vF

нальности, равный 13 [11]. Таким образом, размер
реек при отжиге определяется размером частиц и
их объемной долей. С целью спрогнозировать
размер реек через 100000 ч отжига, была смодели-
рована кинетика роста частиц с использованием
программного обеспечения Thermo-Calc и Pris-
ma. Результаты представлены на рис. 5.

Моделирование роста частиц (Ta,Cr)X с ис-
пользованием экспериментальных данных пока-
зал, что размер частиц через 100000 ч отжига при

Рис. 3. ПЭМ-изображения частиц вторичных фаз в исследуемой стали после длительного отжига при 650°С в течение
500 (а, г), 1000 (б, д) и 3000 часов (в, е). Темнопольные изображения (г), (д) и (е) получены в рефлексах (220)[2 4],
(220)[001] и (220)[2 4] карбонитрида ТаХ соответственно.
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2

Рис. 4. Зависимость разупрочнения (в %) от времени
отжига. Для сравнения приведены данные для 0.1С–
0.03N–10Cr стали [9].
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температуре 650°С с сохранением объемной доли
0.185% составит 27 нм. Анализ баланса движущих
и тормозящих сил рекристаллизации, представ-
ленный в табл. 2, выявил хорошее соответствие
между размерами реек, рассчитанными по фор-
муле (2), и экспериментальными значениями.
Максимальная разница в значениях составила
около 20% (табл. 2). Это свидетельствует о том,
что именно частицы (Ta,Cr)X определяют укруп-
нение мартенситных реек в процессе длительного
отжига. Так, через 100000 ч размер мартенситных
реек составит 750 нм при среднем размере частиц
(Ta,Cr)X = 27 нм. Отметим, что согласно рис. 4
такое укрупнение частиц и мартенситных реек
не вызовет существенного разупрочнения мате-
риала.

Для сравнения на рис. 4 представлены данные
для разупрочнения 0.1С–0.03N–10Cr стали [9].

Характер разупрочнения 0.1С–0.03N–10Cr стали
схож с исследуемой сталью. Также присутствуют
3 стадии разупрочнения, причины которых,
предположительно, совпадают с вышеописанны-
ми для исследуемой стали, хотя они не были ука-
заны в [9]. Меньшая степень разупрочнения на
участке АB вызвана меньшим содержанием воль-
фрама в 0.1С–0.03N–10Cr стали (1.4 вес. %) и, со-
ответственно, меньшей разницей между избыточ-
ным содержанием вольфрама и его равновесным
значением. Наклон участка ВС для 0.1С–0.03N–
10Cr стали и исследуемой стали одинаковый, что
свидетельствует о том, что рост мартенситных ре-
ек в обеих сталях идет с одинаковой скоростью.

Таким образом, процессы разупрочнения в
высокохромистых сталях при отжиге универсаль-
ные (при условии отсутствия рекристаллизаци-
онных процессов) вне зависимости от легирова-
ния стали.

Сравнение стабильности структуры 
исследуемой стали при длительном отжиге 

с другими сталями

Стабильность размера мартенситных реек сви-
детельствует о стабильности структуры высоко-
хромистых сталей в процессе длительного отжига
или ползучести. Чтобы оценить стабильность струк-
туры исследуемой стали при длительном отжиге,
был проведен сравнительный анализ изменения
размеров мартенситных реек в исследуемой стали и
в других сталях мартенситного класса, представи-
тельный на рис. 6. Сравниваемые стали содержали
9–10% Сr–(0–3)% Сo–(1–3)% W–(0–1)% Mo–(0–
0.2)% V–(0–0.05)% Nb–(0–0.1)% Ta, но значитель-
но отличались по содержанию углерода, азота и
бора [9, 10, 12–19]. Из рис. 6 видно, что разброс
значений размеров реек при длительном отжиге
при температуре 650°С в течение 30000 ч лежит в

Рис. 5. Моделирование роста частиц (Ta,Cr)X на ос-
нове экспериментальных данных.
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Таблица 2. Экспериментальные данные по размерам частиц (Ta,Cr)X и мартенситных реек в сравнении с равно-
весным размером реек, рассчитанным по формуле (2)

Условия отжига, ч Размер (Ta,Cr)X, нм Экспериментальный размер реек, нм Расчетный размер реек, нм

0 11 ± 2 290 ± 30 290

100 12 ± 2 300 ± 30 330

500 11 ± 2 300 ± 30 320

1000 13 ± 2 300 ± 30 370

3000 16 ± 2 370 ± 30 450

100000 27 – 750
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интервале от 200 до 600 нм. Значения размеров
реек для исследуемой стали соответствуют ука-
занному интервалу, и даже относятся к его ниж-
ней половине. Отметим, что для многих сталей
даже со стабильными вторичными фазами насту-
пает рост мартенситных реек после 1000 ч отжига,
но ширина реек не превышает 600 нм. Таким об-
разом, стабильность структуры исследуемой низ-
коуглеродистой 9% Cr стали, упрочненной нерав-
новесными частицами, в процессе длительного от-
жига достаточно высокая и соответствует уровню
стабильности других высокохромистых сталей.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Влияние длительного отжига при температу-
ре 650°С в течение 100, 500, 1000 и 3000 ч на ста-
бильность структуры низкоуглеродистой 9%-
ной Сr–3%Co стали было выявлено. Структура
стали после исходной термической обработки
представляет собой мартенсит отпуска со сред-
ним размером около 300 нм и высокой плотно-
стью дислокаций, стабилизированной частицами
(Ta,Cr)X со средним размером 11 нм. Микротвер-
дость такой структуры составляет 256 HV0.3.

В процессе длительного отжига возникает
разупрочнение материала, выраженное через от-
ношение микротвердости после отжига к началь-
ному значению. В процессе длительного отжига
основными структурными изменениями, приво-
дящими к разупрочнению, являются аннигиля-
ция дислокаций и снижение содержания воль-
фрама в твердом растворе в первые 1000 ч отжига,
а также укрупнение частиц (Ta,Cr)X совместно с
укрупнением мартенситных реек в интервале вре-
мени отжига от 1000 до 3000 ч. Стабильность струк-
туры низкоуглеродистой 9% Cr стали при отжиге

достаточно высокая и соответствует уровню ста-
бильности других высокохромистых сталей.

Работа выполнена в рамках гранта Президента
Российской Федерации для государственной
поддержки молодых российских ученых-канди-
датов наук (номер гранта № МК-1995.2021.4). Ав-
торы выражают благодарность Центру коллек-
тивного пользования “Технологии и Материалы
НИУ “БелГУ”, деятельность которого финансово
поддерживается Министерством науки и высше-
го образования РФ в рамках соглашения № 075-
15-2021-690.
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