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Проведено исследование магнитных свойств сплава Fe1 – xZnxCr2S4 с использованием метода слу-
чайных полей обменного взаимодействия. Определены критические концентрации, при которых
наблюдается переход из ферримагнитного состояния в спин-стекольное ( ) с последующим
переходом в антиферромагнитное состояние ( ). Построена магнитная фазовая диаграмма,
на которой приведено сравнение результатов расчета с экспериментом.
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ВВЕДЕНИЕ

Сложные соединения на основе ферритов и
хромитов переходных металлов со структурой
шпинели являются одним из перспективных объ-
ектов исследования в физике конденсированного
состояния благодаря сочетанию важных техниче-
ских характеристик. Так, соединение FeCr2S4 из-
вестно как ферримагнетик с удельным сопротив-
лением, близким к полупроводниковому [1–3],
температура магнитного упорядочения одна из
самых высоких среди магнитных полупроводни-
ков, этот сплав относится к мультиферроикам
[4–6] и перовскитным манганитам [7–9]. Приме-
нение таких материалов открывает большие воз-
можности в различных сферах науки и техники.

Сплав FeCr2S4, как один из компонентов со-
единения Fe1 – xZnxCr2S4, представляет собой нор-
мальную кубическую шпинель с магнитным мо-
ментом  Магнитное взаимодействие ионов

 между собой преимущественно ферромагнит-
ное. В свою очередь взаимодействие ионов  с
ионами  является антиферромагнитным. Как
следует из экспериментальных исследований, маг-
нитный момент иона  составляет ,  –

. Намагниченность насыщения достигается
при  ( ), при этом реализуется

ферримагнитное упорядочение. При температуре
 наблюдали пологий пик на кривых темпера-

турной зависимости намагниченности, что могло
быть следствием состояния возвратного спинового
стекла. Другой компонент сплава Fe1 – xZnxCr2S4 –
антиферромагнетик ZnxCr2S4 ( ). Данное
соединение имеет сложную магнитную структу-
ру, характеризуется сосуществованием двух маг-
нитных фаз ниже температуры упорядочения.
Одна из них имеет спиральную структуру при
температуре ниже , в то время как другая
фаза представляет собой коллинеарный антифер-
ромагнетик при температуре ниже  [10].

В зависимости от концентрации цинка, как
следует из экспериментальной работы [11], со-
единение Fe1 – xZnxCr2S4 может находиться в фер-
римагнитном, спин-стекольном и антиферромаг-
нитном состояниях.

В попытке дальнейшего исследования магнит-
ных свойств Fe1 – xZnxCr2S4 и его компонентов мы
соотнесем экспериментальные данные с нашими
результатами, полученными методом случайных
полей обменного взаимодействия [12–15].

Метод случайных полей обменного взаимо-
действия является перспективным методом ис-
следования критических явлений в различных
магнитных материалах, включая сплавы с различ-
ной концентрацией обменно-взаимодействую-

= 0.66x
= 0.99x

μБ1.6  .
+3Cr

+2Fe
+3Cr

Fe μБ4.2  Cr
μБ2.9 

μБ1.6  + +−3 22Cr Fe

60 К

=N 18 КT

15.5 К

12 К

УДК 537.611.4

ЭЛЕКТРИЧЕСКИЕ И МАГНИТНЫЕ
СВОЙСТВА
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щих ионов. В большинстве подходов к описанию
магнетизма неупорядоченных и квазинеупорядо-
ченных сред используют предположение о слу-
чайном распределении обменных интегралов в
гамильтониане спин-спинового взаимодействия.
При этом параметры функции распределения
должны быть согласованы с экспериментальны-
ми данными. Данный метод позволяет в рамках
модели Изинга определить функцию распределе-
ния случайных полей обменного взаимодей-
ствия, параметры которой согласованы между со-
бой и вычисляются с использованием закона вза-
имодействия спинов (или магнитных моментов
частиц, кластеров, зерен и т.п.). Также этот под-
ход позволяет связать возможность фазовых пе-
реходов с концентрацией “ферромагнитных”
атомов и вычислить критические концентрации.

МЕТОД СЛУЧАЙНЫХ ПОЛЕЙ 
ОБМЕННОГО ВЗАИМОДЕЙСТВИЯ

Метод случайных полей взаимодействия явля-
ется методом молекулярного (эффективного) по-
ля, которое рассматривается как случайная вели-
чина [12]. Гамильтониан Гейзенберга системы
взаимодействующих частиц (ионов) имеет вид:

(1)

где  – компоненты вектора спина,  – множи-
тель Ланде,  – внешнее магнитное поле,  –
магнетон Бора. Поскольку  – магнитный
момент иона , классический гамильтониан
можно записать так:

(2)

Суммирование в первом слагаемом ведется по
всем парам частиц. В модели Изинга магнитный
момент может иметь только две возможные ори-
ентации: +  (вверх), –  (вниз). Если допустить
возможность замены обменно-взаимодействую-
щих частиц в некоторых узлах решетки “вморо-
женными” “немагнитными” примесями с плот-
ностью , получится модель с разбавлением
по узлам. Слагаемое   можно рассматри-
вать как энергию магнитного момента  в поле
обменного взаимодействия  = . В теории
молекулярного поля (поля обменного взаимодей-
ствия) рассматривается отдельный ион , вза-
имодействующий с окружением. Если  то

(3)

где  – суммарное поле обменного
взаимодействия на   индекс  опущен.

<
= − − μ B ,ik i k l i

i k i

J S S g H S*

iS g
H μB

μB ig S
m

<
= − −  .ik i k l i

i k i

J m m H m*

m m

−1 p
im ik kJ m

im
ikH   ik kJ m

≡im m
= 0,H

= − = − = −     ,i ik k i ik i i
i k i k i

m J m m H m H*

= i ik kk
H J m

,im ϕ = ,k ikH i

Зависимость обменного интеграла от расстоя-
ния определяет число слагаемых, которые следует
учитывать в сумме. Эта сумма является случайной
величиной, плотность распределения которой в
некотором приближении, как было показано в
наших работах [12–15], имеет вид:

(4)

где среднее значение  = H0M и дисперсия
2σ2 = B2 выражаются через концентрацию обмен-
но-взаимодействующих частиц p, эффективное
поле обменного взаимодействия , создаваемое
атомом с номером k и конфигурационно и термо-
динамически усредненный магнитный момент

 следующим образом:

(5)

Уравнение, определяющее зависимость сред-
него магнитного момента  от температуры и
концентрации атомов, имеет вид:

(6)

где m0 – магнитный момент атома. W (H, M) пред-
ставляет из себя “размазанную” δ – функцию.

Тогда уравнение (6) будет иметь вид:

(7)

Простые оценки можно получить, заменив
гауссову функцию распределения приближенной
функцией 

(8)

В работе [13] приведены примеры численного
решения уравнения (7) с точной и приближенной
функциями, из которых следует, что вблизи точек
фазового перехода, где значения  малы, по-
грешность в вычислениях незначительна.

Для малых значений  в этом случае имеем

(9)

При разложении в ряд по малому параметру:

(10)
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После интегрирования данного выражения с уче-
том четности  и  для  получим:

(11)

Условие появления отличного от нуля M:

(12)

Приближенное уравнение для точки Кюри:

(13)

Следует заметить, что поскольку  зависит от
, то непосредственно около точки Кюри ис-

пользуем значение  при 

Очевидно, что  должно быть больше, чем 1.

И условие  определяет критическую концен-

трацию  обменно-взаимодействующих ионов. В
случае кристаллического ферромагнетика и взаи-
модействия между частицами только первой коор-
динационной сферы  Отсюда

(14)

где  число ближайших соседей. Для случая

прямого обмена условие  означает исчезно-

вение протекающего кластера. При

(15)

и T ниже парамагнитной точки Кюри возможно
упорядочение типа кластерного стекла.

Мы уже отметили выше, что в случае прямого
обмена, то есть обмена только с ближайшими со-
седями, критическое значение концентрации
близко к значениям, при которых исчезает проте-
кающий кластер в теории перколяции. Соответ-
ственно, исчезает дальний порядок, но еще со-
храняется ближний в кластерах. При переходе к
теории молекулярного поля, которая не делает
различия между дальним и ближним порядком,
точка Кюри является температурой разрушения и
ближнего порядка в том числе. Как было показа-
но в нашей работе [17], обратная магнитная вос-
приимчивость обращается в бесконечность в точ-
ке Кюри и при температуре выше точки Кюри
асимптотически стремится к значению, которое
следует из теории молекулярного поля. Именно
температура разрушения ближнего порядка на-
зывается парамагнитной точкой Кюри, что по-
дробно описано в монографии [18].
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При  для определения парамагнитной

точки Кюри получаем выражение , что

соответствует теории молекулярного поля. В

свою очередь, отношение  для простых реше-

ток не зависит от обменного интеграла и опреде-
ляется только числом ближайших соседей  Если
концентрация взаимодействующих ионов мень-

ше , , термодинамически и конфигу-

рационно среднее значение магнитного момента

 обращается в нуль. Так как  близки к крити-

ческим значениям теории протекания, равенство
 можно интерпретировать как разрушение

протекающего кластера и переход в фазу кластер-
ного стекла.

Как было показано в нашей работе [14], для
двухподрешеточного ферромагнетика выражение,
определяющее точку Кюри  выглядит более слож-
но, но в случае отсутствия внутриподрешеточных

взаимодействий  где  и  – ближайшие

соседи ионов из соседних подрешеток.

ВИДЫ МАГНИТНОГО УПОРЯДОЧЕНИЯ
В СПЛАВЕ Fe1 – xZnxCr2S4

В качестве примера работы методы случайных
полей взаимодействия можно рассмотреть сплав
Fe1 – xZnxCr2S4. Его компонент FeCr2S4 принадле-
жит к хорошо известному семейству шпинелей с
формулой AB2X4, где A– катион двухвалентного
металла (Ni2+, Fe2+, Mn2+, Mg2+, Zn2+), B – катион
трехвалентного металла (Al3+, U3+, Cr3+, Fe3+,
Mn3+), X – анион (F–, Cl–, CN–, Se2–, S2–, Te2–).
Кристалл шпинели имеет ГЦК-решетку, в узлах
которой расположены анионы серы, образующие
плотнейшую кубическую трехслойную упаковку.
В структуре шпинели имеются две различные ка-
тионные подрешетки: тетраэдрическая, или A-
подрешетка (заполнены 1/8 позиций) и октаэд-
рическая, или B-подрешетка (заполнены 1/2 по-
зиций). В нормальных шпинелях катионы Fe2+

занимают тетраэдрические А-, а катионы Cr3 ок-
таэдрические В-междоузлия (см. рис. 1) [16].

Тетраэдрический ион Fe2+ в FeCr2S4 окружен
12 ближайшими октаэдрическими ионами Cr3+. В
свою очередь, октаэдрический ион Cr3+ окружен
6 ближайшими тетраэдрическими ионами Fe2+

[11]. Число действующих соседей Cr3+ через ионы
серы равно 4. В свою очередь 3 иона Fe2+ могут
быть связаны с 12 ионами Cr3+, т.е. фактически на
ион хрома действует 3 иона железа и 3 иона хрома.
Взаимодействие ионов хрома между собой, а также

→ 0B

=0

c

1m H
kT

0H
B

.z

ρ = 2
с z
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M 2
z

= 0M

cT

ρ =
1 2
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ионов хрома с ионами железа, представляет собой
косвенный обмен через ионы серы, поэтому можно
предположить, что в случае существенного превы-
шения интенсивности обменного взаимодействия
Fe–Cr над Cr–Cr критическое значение плотности

ионов Fe2+ составляет 

Обменное взаимодействие в подрешетке Fe
является слабым и подавляется гораздо более
сильным АФМ обменом Fe2+–Cr3+, который при-
водит к ферримагнитному упорядочению с взаи-
модействующими Cr3+ и Fe2+ подрешетками при
температуре T = TN ~ 180 К [1].

Схема расположения ионов Fe и Cr в сплаве
Fe1 – xZnxCr2S4 представлена на рис. 2. Стрелками
показаны взаимодействия между группами
ионов. Ионы Cr разбиты на 2 группы, так как при
100% содержании немагнитных ионов Zn в спла-
ве Fe1 – xZnxCr2S4 остается только взаимодействие
Cr–Cr, которое обычно описывают в рамках
двухподрешеточных моделей.

Таким образом, в рамках нашей модели, сле-
дуя формулам (5), для соединения Fe1 – xZnxCr2S4
(см. рис. 2) можно записать моменты функции
распределения в следующем виде:

(16)

Здесь  – поля, действующие на ионы -ой груп-
пы со стороны ионов -ой группы;  – обмен-
ные интегралы между ионами групп  и  –

ρ = = =
1 2

2 2 2 2 0.33.
3 4с z z

( ) ( )

( ) ( )( )
( ) ( ) ( )( )
( ) ( ) ( )( )

= − = −
= =
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= − +
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2 2
1 2 2 12 2 3 13

2 2
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2 2
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2 1 ;
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H z m J x H z m J x
H z m J H z m J
H z m J H z m J

B z M j z m J

B z x m J z m J

B z x m J z m J

ijH i
j ijJ

i 1;  j B

дисперсия, определяющая поля, действующие на
ионы Fe первой группы, со стороны ионов Cr,
принадлежащих второй и третьей группе;  –
дисперсия, определяющая поля, действующие на
ионы Cr второй группы, со стороны ионов Fe,
принадлежащих первой группе и ионов Cr тре-
тьей группы;  – дисперсия, определяющая по-
ля, действующие на ионы Cr третьей группы, со
стороны ионов Fe, принадлежащих первой груп-
пе и ионов Cr второй группы; магнитные момен-
ты ионов хрома из третьей и второй групп

 =  Дж/Тл, магнитный
момент иона железа из первой группы  =
=  Дж/Тл, константа Больцмана

,    – степень
замещения ионов Fe .

Относительные магнитные моменты 
соответствующие каждой группе (рис. 2), можно
вычислить, используя формулы теории случай-
ного поля [12]:

(17)

В первом приближении по  вблизи точки фа-
зового перехода намагниченность принимает вид:

(18)

2 B

3B
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Рис. 1. Схема кристаллической структуры FeCr2S4.
Ионы Fe2+ и Cr3+ расположены в центре тетраэдри-
ческих и октаэдрических S2–-ячеек.

A-site Fe2+

FeS4

B-site Cr3+

CrS6
Рис. 2. Схема расположения ионов хрома в FeCr2S4.
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Определитель системы уравнений относитель-
но  равен:

(19)

При  определитель обращается в 0.
Теперь можно найти значение обменного ин-

теграла , ответственного за взаимодей-
ствие между ионами хрома второй и третьей
групп по экспериментальной температуре Нееля
антиферромагнетика Fe1 – xZnxCr2S4 при 
Как следует из рис. 3 [11], .

В этом случае магнитные ионы Fe2+ замеща-
ются только немагнитными ионами Zn2+, так как
имеют одинаковый ионный радиус (0.83 Å), по-
этому , тогда значение
определителя имеет вид:

(20)

При подстановке формул (16) в уравнение (20)
получим  = 

Из рис. 3 видно, что температура Нееля ферри-
магнетика Fe1 – xZnxCr2S4 при х = 0 составляет
TN =180 К. Значение определителя для ферримаг-
нетика в этом случае:

(21)

Из уравнения (21) можно найти значение
интеграла обменного взаимодействия между
ионами железа и хрома:  = J31 =

.
Тогда, изменяя концентрацию ионов цинка 

от 0 до 1, с учетом полученных обменных интегра-
лов, используя формулу (21), можно построить
график зависимости температуры от концентра-
ции  для сплава Fe1 – xZnxCr2S4 (рис. 4). Как вид-
но из графика, для концентраций от 0 до 0.66 со-
единение находится в ферримагнитном состоя-
нии и кривая, полученная нами, согласуется с
экспериментальными данными. Для более высо-
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ких концентраций определитель не имеет реше-
ния, что соответствует спин-стекольному упоря-
дочению, при  сплав переходит в анти-
ферромагнетик (что также следует из наших
расчетов).

Если мы устремим    т.е.
перейдем к теории молекулярного поля, и рас-
считаем парамагнитную точку Кюри из уравне-
ния (21), то получим график (рис. 5), из которого
видно, что на интервале  от 0.66 до 0.99 разруша-
ется дальний порядок, но все еще присутствует
ближний порядок.

= 0.99x

→1 0,B →2 0,B →3 0,B

 x

Рис. 3. Магнитная фазовая диаграмма системы
FeCr2S4–ZnCr2S4 [11].
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Рис. 4. Магнитная фазовая диаграмма системы
FeCr2S4–ZnCr2S4. Пунктирная линия – экспери-
ментальные данные [11], сплошная линия – результа-
ты расчета.
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БЕЛОКОНЬ, ДЬЯЧЕНКО

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Таким образом, метод случайных полей вза-

имодействия позволяет достаточно точно опи-
сать зависимость температуры фазового пере-
хода FeCr2S4–ZnCr2S4 от концентрации ионов
железа и определить критическую концентра-
цию, соответствующую переходу в состояние
кластерного стекла.

Результаты исследований, представленные в
статье, получены за счет средств гранта Прези-
дента Российской Федерации для государствен-
ной поддержки ведущих научных школ Россий-
ской Федерации (НШ-2559.2022.1.2).
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Abstract—The article studies the magnetic properties of the Fe1 – xZnxCr2S4 alloy using the method of ran-
dom fields of exchange interaction. The critical concentrations are determined at which a transition from the
ferrimagnetic state to the spin-glass state (x = 0.66) is observed, followed by a transition to the antiferromag-
netic state (x = 0.99). A magnetic phase diagram is constructed, which compares the results of calculation
with experiment.
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ВВЕДЕНИЕ
Повышенный интерес к трехслойным магнит-

ным пленкам связан с необычными явлениями в
системах, представляющих фундаментальную зна-
чимость и открывающих новые возможности прак-
тического применения данного типа материалов.
Наиболее впечатляющими эффектами, наблюда-
емыми в трехслойных пленках с немагнитной ме-
таллической прослойкой, является гигантское
магнитосопротивление (GMR) [1] и обратный к
нему эффект, в котором электрический ток при-
водит к контролируемому перевороту намагни-
ченности в доменах [2, 3]. Наряду с этим много-
слойные структуры перспективны для создания
новых материалов с улучшенными магнитомяг-
кими свойствами. Так, трехслойные пленки на
основе пермаллоя с тонкой немагнитной про-
слойкой, обладают значительно меньшей коэр-
цитивной силой [4, 5], чем монослойные пленки
той же толщины, и имеют гораздо более высокую
скорость переключения [6]. Такие материалы
востребованы для создания тонкопленочных маг-
нитных головок для записи и считывания инфор-
мации с жестких дисков [7] или усилителей маг-
нитного потока в высокочастотных устройствах
[8]. Как показывают исследования, одну из ос-

новных ролей в перечисленных явлениях играют
тип и толщина немагнитной прослойки, которые
определяют характер взаимодействия магнитных
слоев.

Целью настоящей работы является выяснение
физических механизмов, вызывающих взаимо-
действие между магнитными слоями в трехслой-
ных пленках, полученных химическим осаждени-
ем, в области малых толщин немагнитной про-
слойки.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНЫЕ РЕЗУЛЬТАТЫ
Трехслойные пленки получены химическим

осаждением ионов Со вместе с Р на стеклянную
подложку при температуре 100°С, которая под-
держивалась с точностью 0.01°С. Применяемый
способ позволяет создавать магнитные слои в
разных кристаллических модификациях Со, в
аморфном низкокоэрцитивном либо поликри-
сталлическом высококоэрцитивном состояниях с
помощью изменения кислотности рабочих рас-
творов [9].

В работе исследованы трехслойные пленки
двух типов, которые отличаются кристалличе-
ской структурой нижнего магнитного слоя. Плен-

УДК 539.216.2:537.624

ЭЛЕКТРИЧЕСКИЕ И МАГНИТНЫЕ
СВОЙСТВА
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ки первого типа состояли из низкокоэрцитивного
аморфного сплава Co1 – 0.10Р0.10 (100 нм)/аморфного
Ni1 – 0.17P0.17(t)/магнитожесткого кристаллическо-
го Co1 – 0.04Р0.04 (40 нм) с коэрцитивной силой
500 Э. Образцы второго типа состояли из
аморфного Co1 – 0.10Р0.10 (100 нм)/аморфного
Ni1 – 0.17P0.17(t)/аморфного Co1 – 0.10Р0.10 (100 нм).

Промежуточный слой, полученный из аморф-
ного сплава Ni–P, парамагнитный из-за высоко-
го содержания фосфора ~17 ат. % (такой сплав пе-
реходит из ферромагнитного в парамагнитное со-
стояние при концентрациях Р > 13.7 ат. % [10]).

На рис. 1 показано изображение поперечного
сечения образца с верхним аморфным и нижним
поликристаллическим сплавами Со–Р, которое
получено с помощью просвечивающей электрон-
ной микроскопии на установке ФИП FB-2100
(Hitachi) по методике фокусируемого ионного
пучка [11]. Различие в контрасте слоев объясняет-
ся их разной кристаллической структурой. В
нижнем поликристаллическом слое кристаллиты
по-разному ориентированы относительно пучка
электронов, поэтому некоторые из них сильнее
рассеивают электронный пучок. Более темные
участки в верхнем аморфном слое связаны с на-
личием нанокристаллической фазы.

Электронно-микроскопические исследования
были выполнены на оборудовании Красноярско-
го регионального центра коллективного пользо-
вания ФИЦ КНЦ СО РАН.

Толщину слоев определяли с помощью рент-
генофлуоресцентного анализа [12] по времени
осаждения и скорости роста. Погрешность не
превышала 20%. Петли гистерезиса определяли с
помощью меридионального магнитооптического
эффекта Керра с частотой магнитного поля 0.01 Гц
при комнатной температуре.

На рис. 2 приведен вид частной петли гистере-
зиса, соответствующий перемагничиванию маг-
нитомягкого слоя при , где  – коэрци-
тивная сила магнитожесткого слоя. Значение по-
ля смещения НD принимали равным (H1 + H2)/2,
где H1 и H2 значения критических полей, соответ-

< c
hH H c

hH

ствующих восходящей и нисходящей ветвям пет-
ли гистерезиса. Смещение петли гистерезиса
против намагниченности магнитожесткого слоя
указывает на ферромагнитный характер взаимо-
действия между слоями или его положительный
знак.

Коэрцитивную силу Нc в пленках с магнито-
жестким слоем определяли как полуширину пет-
ли гистерезиса, соответствующую перемагничи-
ванию магнитомягкого слоя при H > . Петли
гистерезиса, соответствующие таким циклам,
приведены в верхней части рис. 3.

Как показано на рис. 3, с изменением толщи-
ны прослойки t от 0 до 1 нм значение HD испыты-
вает резкое падение от 52 до 9.7 Э, при этом Нc
уменьшается от 120 до 20 Э.

В образцах с магнитномягкими слоями нали-
чие прослойки также приводит к смещению пет-
ли гистерезиса, которое наблюдается на частных
циклах перемагничивания при H < Нs, где Нs –
поле насыщения. Как показано на рис. 4, с ро-
стом толщины прослойки HD сначала растет от 0
до 4 Э, затем уменьшается и при t >1.8 нм приобре-
тает отрицательный знак и исчезает при t > 8 нм.

Смещение петли гистерезиса указывает на
разную коэрцитивную силу магнитных слоев, хо-
тя они имеют одинаковый состав и толщину:
нижний слой оказывается более высококоэрци-
тивным, чем верхний из-за влияния подложки.
Изменение знака HD на отрицательный объясня-
ется магнитостатическим взаимодействием меж-
ду магнитными слоями, которое проявляется при
уменьшении ферромагнитной связи.

Коэрцитивная сила в описываемых пленках
определялась из полуширины петли гистерезиса,
полученной при H > Нs, где Нs – поле насыщения.
Вид петель гистерезиса, соответствующих такому

c
hH

Рис. 1. Вид поперечного сечения трехслойной пленки
CoР(аморф.)/NiP/CoР(крист.). Слой над пленкой со-
ответствует защитной маске.

Со–P

Ni–P
аморфный

Со–P
кристаллич.

Подложка
100 нм

аморфный

Рис. 2. Вид частной петли гистерезиса, соответствую-
щий перемагничиванию магнитомягкого слоя.
Стрелкой указано направление намагниченности
магнитожесткого слоя.

H1 0 HD H2 H

M
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перемагничиванию, показан в верхней части
рис. 4. Изменение Нc от t, так же, как и НD имеет
немонотонную зависимость. Нc уменьшается от
9.5 до 1.4 Э при росте t от 0 до 2 нм и затем растет
до 3.3 Э при t ~ 8 нм (рис. 4).

ТЕОРЕТИЧЕСКОЕ ОБОСНОВАНИЕ 
РЕЗУЛЬТАТОВ

Межслоевое взаимодействие положительного
знака в трехслойной пленке с металлической про-
слойкой может быть обуславловлено нескольки-
ми причинами:

– косвенным обменом через электроны про-
водимости (RKKY взаимодействие);

– шероховатостью граничного слоя (механизм
Нееля) [13];

– несовершенствами прослойки, обусловлен-
ными ее несплошностью и разной толщиной по
площади пленки [4];

– косвенным взаимодействием между ФМ-сло-
ями вследствие спиновой поляризации атомов па-
рамагнитной прослойки из-за влияния погранич-
ных атомов ФМ-слоев – эффект, подобный на-
блюдаемому в сильных парамагнетиках [14, 15].

Для взаимодействия RKKY характерен выра-
женный знакопеременный эффективный обмен
между ФМ-слоями, что не соответствует резуль-
татам эксперимента (см. рис. 3).

В модели Нееля шероховатость на верхней и
нижней границах промежуточного слоя аппрок-
симируются гармонической функцией, завися-
щей от амплитуды h и длины шероховатости λ.
Амплитуда поля связи в этом случае определяется
выражением [16, 17]:

(1)

где Ms, tf – намагниченность и толщина низкоко-
эрцитивного слоя, t – толщина прослойки.

Параметры шероховатости определяли в пик-
селях непосредственно на снимке поперечного
сечения пленки (рис. 1) с помощью программы
Image J и затем переводили в нм. Средний размер
h и λ составлял (4 ± 1) нм и (55 ± 20) нм соответ-
ственно. Ожидаемое изменение поля смещения
от толщины прослойки, найденное из (1) при
указанном значении λ, значительно отличается
от экспериментальной кривой (рис. 3).

Как следует из работы [4], в трехслойных плен-
ках несовершенства прослойки, обусловленные
ее несплошностью и разной толщиной по площа-
ди пленки, оказывают сильное влияние на коэр-
цитивную силу. Показано, что область толщин
прослойки, где наблюдается резкий спад Нc, за-
висит от процессов диффузии атомов на границе
контактирующих слоев. Из работы [18] следует,
что сплавы Со–Р в аморфной и кристаллической
фазах обладают разной степенью упорядочения
атомов, при этом процессы диффузии атомов
возможны лишь в аморфной фазе. Как следует из
рис. 3 и 4, в пленках с разной структурой нижних

 π π= − 
 λ λ

2 2

D s
2 2exp ,

2 f

h tH M
t

Рис. 3. Верхняя часть – петли гистерезиса при толщине
прослойки: а) 0; б) 0.6; в) 2 нм. Нижняя часть – зависи-
мость поля смещения и коэрцитивной силы магнито-
мягкого слоя в пленках CoР(аморф.)/NiP/CoР(крист.)
от толщины прослойки. Штрихпунктирной и штри-
ховой линиями показаны теоретические кривые для
поля сдвига, полученные из уравнения (1) и (8) соот-
ветственно.
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Рис. 4. Верхняя часть – петли гистерезиса при толщи-
не прослойки: а) 0; б) 0.6; в) 2 нм. Нижняя часть – за-
висимость поля смещения и коэрцитивной силы пле-
нок CoР(аморф.)/NiP/CoР(аморф.) от толщины про-
слойки.
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слоев, выполненных из кристаллического или
аморфного сплавов Со–Р, резкий спад значений
HD и Нc происходит в одном и том же промежутке
толщин прослойки.

Поэтому для полноты объяснения предлагает-
ся рассмотреть последний из обсуждаемых здесь
типов взаимодействий, за который ответственен
короткодействующий локальный обмен между
атомами парамагнитной прослойки и атомами
ферромагнитных слоев. Характерный радиус это-
го взаимодействия имеет порядок десятка меж-
атомных расстояний.

Для количественных оценок поля сдвига HD
воспользуемся подходом, основанным на реше-
нии уравнения Ландау–Гинзбурга [19–21]. Суть
метода заключается в представлении функциона-
ла свободной энергии как разложения по пара-
метру порядка, в роли которого выступает ло-
кальная намагниченность M. Магнитная энергия
парамагнитного слоя может быть представлена в
виде:

(2)

где S – площадь границы раздела слоев, J1 – по-
стоянная межатомного обмена, a – межатомное
расстояние, J2 – постоянная внутриатомного об-
мена, M – локальная намагниченность. Интегри-
рование (2) следует проводить по объему парамаг-
нитного слоя. В нашем случае , следователь-
но, расчет может быть сведен к однократному
интегралу по координате x.

Уравнению Эйлера–Лагранжа для функцио-
нала (2) удовлетворяет функция:

(3)
где постоянные m01 и m02 определяют из гранич-
ных условий.

Для оценки эффективного параметра обмен-
ной связи между магнитными подсистемами фер-
ромагнитных слоев рассматриваются два крайних
случая: 1) намагниченности магнитных слоев
ориентированы параллельно, 2) намагниченно-
сти ориентированы антипараллельно. Для этих
случаев граничные условия принимают вид:

(4)

Распределения намагниченности в парамаг-
нитном слое для этих случаев соответственно
принимают вид ( ):

(5)

( )
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t tM M M M
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2 1J J a
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( )
( )

( )
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ξ ξ

fm 0 afm 0
ch sh

; .
ch sh
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x x
M M M M

t t

Тогда для энергий из (1) получим:

(6)

Эффективная константа обмена оценивается
из соотношения:

(7)

Принимая во внимание (7), получим оценку
для поля сдвига:

(8)

Зависимость HD от толщины прослойки, опре-
деляемая уравнением (8), качественно согласуется с
экспериментальными результатами (см. рис. 3). Но
есть и количественное согласие. Действительно,
параметр ξ имеет порядок 1/a [20, 21], и для со-
единений никеля соответственно ξ ≈ 1/0.35 нм–1.
Характерную ширину парамагнитного слоя t0, на
котором поле HD спадает примерно в три раза,
определим из уравнения: sh(ξt0) = 3. В данном
случае t0 ≈ 0.64 нм, что хорошо согласуется с ре-
зультатами измерений.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Взаимодействие ферромагнитных слоев в
предлагаемом механизме имеет характер эффек-
тивного обмена, возникающего за счет коротко-
действующего взаимодействия между ближайшими
атомами в парамагнитной прослойке. Несмотря на
короткодействующий и слабый характер этого вза-
имодействия, большое количество атомов, вовле-
ченных в связи на границе раздела ферромагне-
тик-парамагнетик, делает это взаимодействие за-
метным, а ферромагнитный характер приводит к
смещению петли гистерезиса.

Следует заметить, что в рассматриваемой си-
стеме нельзя исключать влияние несовершенств
прослойки. Для определения, какой из двух меха-
низмов является превалирующим в области тол-
щин прослойки, где наблюдается резкий спад по-
ля смещения и коэрцитивной силы, необходимы
дополнительные исследования.

Авторы выражают благодарность Семену Яко-
влевичу Кипарисову за предоставленные образцы.
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Interlayer Interaction and Coercivity of Three-Layer Films
Оbtained bу Chemical Deposition
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Abstract—The results of experimental and theoretical studies of the coercivity and the displacement field of
the hysteresis loop on the thickness of the nonmagnetic interlayer in magnetic films obtained by electroless
plating are presented. With the help of model calculations based on the Landau–Ginzburg equations, the ex-
change interactions between magnetic layers with the participation of atoms of the nonmagnetic layer are
studied. The resulting expression for the displacement field describes well the exponential changes in the dis-
placement field as a function of the interlayer thickness in structures with both magnetically soft layers and
layers with significantly different values of the coercivity.

Keywords: multilayer magnetic films, interlayer interaction, displacement field, coercivity
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Магнитная седиментация с применением устройств на основе постоянных магнитов является пер-
спективным энергоэффективным и безопасным методом удаления наноразмерных частиц из воды.
Проведено численное моделирование распределения магнитного поля в магнитных устройствах,
состоящих из комбинации чередующихся плоских постоянных магнитов и вставок из магнитомяг-
кой стали. Рассмотрены два типа устройств с разным направлением намагниченности постоянных
магнитов: вертикального (V) и горизонтального (G). Предложен критерий оценки эффективности
магнитного устройства R, зависящий от эффективного объема области воды, где реализуется вели-
чина произведения  > 4 Tл2/м, где Bz – вертикальная компонента магнитной индукции.
Варьировали размеры постоянных магнитов и магнитомягких вставок вдоль горизонтальной оси x,
соотношение толщин магнитных и стальных пластин и число пластин. Показано, что магнитное
устройство типа V позволяет создать эффективный объем, в котором реализуется максимально воз-
можный параметр эффективности R = 31% при толщине магнитных элементов Lx = 30 мм и толщи-
не стальных элементов Ls = 2.5 мм. Магнитное устройство типа G с такими же магнитами, намагни-
ченными горизонтально, позволяет реализовать эффективный объем R = 19% при значениях Lx =
= 12.5 мм и Ls = 10 мм. Оба магнитных устройства приемлемо эффективны при выбранных размерах
магнитной системы для высоты слоя воды не более 20 мм.

Ключевые слова: магнитная седиментация, наночастицы
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ВВЕДЕНИЕ

В инновационных методах водоочистки для
удаления примесей предлагается использовать
наночастицы с различными свойствами – нано-
сорбенты, нанокатализаторы и т.д. [1–3], что тре-
бует параллельного развития методов их эффек-
тивного удаления из воды после выполнения
функций.

Одним из перспективных направлений разви-
тия методов безопасной обработки воды являет-
ся использование магнитных сепараторов [4, 5].
В этих устройствах создается неоднородное маг-
нитное поле, которое обеспечивает процесс маг-
нитофореза – движение магнитных частиц в
водной среде. Движение происходит под дей-

ствием равнодействующей сил, действующих на
частицу:

(1)
где Fg = mg – сила тяжести (m – масса частицы),
Fb = f(η, S, v) – сила вязкого сопротивления (η –
коэффициент вязкости среды, v – скорость дви-
жения частицы, S – площадь сечения частицы,
перпендикулярного скорости движения), Fa = ρgV –
выталкивающая сила (V – объем частицы, ρ –
плотность воды), Fmag = (m · grad)B – сила, дей-
ствующая на частицу со стороны магнитного по-
ля (B – магнитная индукция в месте нахождения
частицы, m – магнитный дипольный момент ча-
стицы, зависящий от намагничивающего поля B
и природы магнетизма – ферромагнетизм, супер-
парамагнетизм). В процессе седиментации пре-

| / |z zB dB dz

= + + +mag ,g b aF F F F F

УДК 621.928.8

ЭЛЕКТРИЧЕСКИЕ И МАГНИТНЫЕ
СВОЙСТВА
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обладает вертикальная компонента силы Fz, для
которой:

(2)

Сила Fmag должна быть достаточно большой по
величине, чтобы преодолеть силы противопо-
ложного направления, главным образом, силу
вязкого сопротивления среды. Для генерации
магнитного поля можно использовать как элек-
тромагниты, так и постоянные магниты [6–10].

Для магнитного отделения частиц от водной
среды используют два типа устройств: низкогра-
диентные магнитные сепараторы (НГМС)
(dBz/dz < 100 Тл/м) и высокоградиентные магнит-
ные сепараторы ВГМС (dBz/dz > 100 Тл/м). В НГ-
МС градиент поля создается постоянными маг-
нитами в комбинациях с элементами из магнито-
мягкой стали. Такие магнитные сепараторы уже
давно применяют в горнодобывающей промыш-
ленности [11]. Преимуществом этих устройств яв-
ляется простота в изготовлении и эксплуатации, а
также отсутствие затрат на электроэнергию для
генерации магнитного поля. Поэтому представ-
ляет интерес изучение перспективы их примене-
ния для очистки воды от мелкодисперсных при-
месей. На сегодняшний день такие устройства
используют, в основном, в лабораторных целях
для отделения наноразмерных магнитных мише-
ней, применяемых в биомедицине [12–15]. В пер-
спективе для технологий очистки воды эти
устройства могут применяться для удаления из
воды магнитных нанофлокулянтов [16] и для пре-
концентрирования микро- и наночастиц в про-
цессах контроля качества воды [17].

Неоднородные поля различных конфигураций
в НГМС создаются с помощью сборок постоян-
ных магнитов с различными размерами и фор-
мой, в том числе разделенных вставками из маг-
нитомягкой стали. Низкоградиентные сепарато-
ры могут работать как в непрерывном, так и в
периодическом режиме. Сборки постоянных
магнитов могут быть с радиальными и параллель-
ными конфигурациями [18]. В радиальных сбор-
ках постоянные магниты имеют трапециевидную
форму, и их одноименные полюса направлены к
центру устройства. В работе [18] проведены мо-
дельные эксперименты по магнитному осаждению
наночастиц магнетита в периодическом режиме с
использованием магнитной системы радиальной
конфигурации, и с параллельным расположением
плоских постоянных магнитов, между которыми
помещали вставки из магнитомягкой стали [16].
В системах параллельных магнитов путем варьи-
рования размеров постоянных магнитов и вста-
вок можно изменять параметры магнитного поля,
которые в значительной степени определяют эф-
фективность магнитной сепарации частиц из во-

∼mag .z
z z

dB
B

dz
F

ды. Поиск оптимальных конфигураций систем из
постоянных магнитов для магнитной сепарации
мелкодисперсных примесей из воды можно про-
водить на основе численного моделирования
пространственного распределения магнитного
поля, для чего используют различные программы
[19–23].

Для оценки эффективности магнитного
устройства в работах по магнитной седиментации
часто используют максимальные значения маг-
нитной индукции Bz и градиента gradBz вдоль вер-
тикальной оси осаждения [6, 19, 24]. Эти парамет-
ры информативны только для небольшой области
обрабатываемого объема воды и не учитывают
распределение поля в остальном объеме воды.
Целью нашей работы является изучение влияния
геометрических параметров магнитной системы
на распределение магнитного поля в магнитном
сепараторе с плоскопараллельными постоянны-
ми магнитами для магнитной седиментации на-
ночастиц в воде. Расчеты проводили по програм-
ме Comsol Multiphysics.

ПОСТРОЕНИЕ МОДЕЛИ И ОБОСНОВАНИЕ 
КРИТЕРИЯ ЭФФЕКТИВНОСТИ 

МАГНИТНОЙ СЕДИМЕНТАЦИИ

Рассмотрена модельная ситуация – седимен-
тация частиц в водной суспензии, находящейся в
кювете (С), расположенной на сборке из посто-
янных магнитов (рис. 1а). Магнитная система со-
стоит из плоских постоянных магнитов размером
Lx × Ly × Lz, чередующихся со вставками из маг-
нитомягкой стали, толщина которых Ls является
варьируемым параметром. Другие размеры маг-
нитов и вставок совпадают. Дно кюветы с водной
суспензией находится на торцах сборки, высота
слоя водной суспензии h = 20 мм. Были выбраны
магниты NdFeB (BMN 50), так как они обладают
высокими значениями магнитной индукции
(Bmax = 1.4 Tл) и широко используются в магнит-
ных устройствах. Высокая коэрцитивная сила
этого материала позволяет считать, что намагни-
ченность однородна по объему магнита. При рас-
чете распределения магнитной индукции в про-
грамме Comsol Multiphysics использована кривая
намагниченности магнитомягкой стали с макси-
мальным значением μ = 1200. Сетку для расчетов
задавали в диапазоне 0.018–0.5 мм.

Рассматривается два типа систем, отличаю-
щихся направлением намагниченности постоян-
ных магнитов: в системе типа G вектор магнит-
ной индукции каждого магнита направлен вдоль
оси x, в системе типа V вектор магнитной индук-
ции магнита направлен вдоль оси z (рис. 1б).
Численное моделирование применено для по-
строения пространственного распределения ком-
понент вектора магнитной индукции B двух рас-
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сматриваемых конфигураций магнитов. В част-
ности, на рис. 2 представлено распределение z
компоненты магнитной индукции B в плоскости
xz. На рис. 3 показана зависимость |BzdBz/dz| от
координаты z в кювете в разных сечениях вдоль
оси х для устройства типа G. В сечении, соответ-
ствующем области над поверхностью постоянно-
го магнита, Bz слабо зависит от z, поскольку маг-
ниты намагничены вдоль оси x. Максимальное
изменение Bz происходит над поверхностью
стального элемента.

Магнитное поле сильно неоднородно в про-
странстве над сборкой магнитов. Эксперименты
показывают, что осаждение наночастиц во всем
объеме идет достаточно эффективно [24], не-
смотря на существование областей с очень малы-
ми значениями параметра |BzdBz/dz|. Отсюда сле-
дует, что оценка эффективности магнитного се-
паратора по максимальному значению градиента
поля и максимальному значению магнитной ин-
дукции не является достаточно информативной.

Для более корректной оценки магнитных
устройств с сильно неоднородным пространствен-
ным распределением магнитного поля предлагает-
ся ввести полуэмпирический критерий R, опреде-
ляемый как относительный объем, в котором на-
блюдается достаточно эффективный процесс
магнитной седиментации:

(3)

где V – объем всей кюветы: V = hLy(nLx + (n – 1)Ls),
Veff – эффективный объем области кюветы, где вы-
полняется неравенство |BzdBz/dz| > |(BzdBz/dz)eff|. В
работе [6] было экспериментально показано, что
в неоднородном магнитном поле с максимальны-
ми значениями Bz = 0.2 Tл, |gradBz| = 20 Tл/м сфе-
рические магнитные наночастицы магнетита
(диаметр 200 нм) оседают достаточно эффектив-
но в течение 60 мин. Отсюда для определения
эффективного объема было взято произведение
|(BzdBz/dz)eff| = 0.2 × 20 = 4 Tл2/м.

МОДЕЛИРОВАНИЕ МАГНИТНОЙ 
СИСТЕМЫ ДЛЯ МАГНИТНОЙ 

СЕДИМЕНТАЦИИ НАНОЧАСТИЦ
Поле, создаваемое постоянным магнитом в

каждой точке нахождения частицы, определяется
размерами магнита и расстоянием до магнита.
Оптимальные размеры магнитов, обеспечиваю-
щие необходимую величину параметра R, зависят
от толщины слоя жидкости h, в котором происхо-
дит магнитная седиментация. С другой стороны,
критерий эффективности магнитной седимента-
ции зависит от геометрических размеров магни-
тов (Lx, Ly, Lz), толщины магнитомягкой вставки
Ls, числа чередующихся элементов n.

= eff ,VR
V

Рис. 1. Схема ячейки для магнитной седиментации (a),
схемы намагничивания в сборках постоянных магни-
тов (б).
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Рис. 2. Распределение значений z компоненты магнит-
ной индукции в плоскости xz для конфигураций G и V.
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Варьирование размеров 
магнитных пластин Ly и Lz

В данной работе высота слоя водной суспен-
зии наночастиц была выбрана равной h = 20 мм,
поскольку в наших моделируемых устройствах
при h > 20 мм значение |BzdBz/dz| < 4 Tл2/м не
обеспечивало требуемый критерий эффективно-
сти. В то же время при высоте слоя жидкости h =
20 мм обеспечивается обработка объема жидко-
сти, необходимого в лабораторных установках.
На рис. 4 представлено рассчитанное изменение
параметра эффективности R в зависимости от Ly
для двух конфигураций V и G. В обоих случаях

увеличение Ly способствует сначала быстрому ро-
сту параметра R, а затем при Ly > 50 мм параметр
R изменяется незначительно. Поэтому в дальней-
ших расчетах принимали Ly = 40 мм. Из рис. 5
следует, что при Lz больше 40 мм заметного уве-
личения R не происходит, поэтому было выбрано:
Lz = 40 мм.

Варьирование толщины стальной вставки Ls

Для оценки влияния толщины стальной встав-
ки Ls на критерий эффективности проводили рас-
чет распределения магнитного поля для сборки
из трех элементов (магнит–сталь–магнит) с фик-
сированным размером магнитных элементов Lx =
= 10 мм. На рис. 6 представлена зависимость мо-
дуля параметра |BzdBz/dz| от толщины магнито-
мягкого элемента Ls. Видно, что в конфигурации
типа G достигаются более высокие значения па-
раметра |BzdBz/dz|.

Зависимость критерия эффективности R от
толщины стального элемента Ls представлена на
рис. 7. Характер изменения значений R для обоих
типов магнитных устройств нелинейный.

Значение R для магнитной системы типа G
достигает максимума при значениях Ls от 7.5 до
12.5 мм, для системы типа V максимум R достига-
ется при значениях Ls от 0 до 2.5 мм. Во всей ис-
следуемой области наиболее эффективно устрой-
ство типа V, что, однако, не подтверждает предпо-
ложения, сделанного на основании рис. 6.
Несмотря на более низкие значения |BzdBz/dz|, в
конфигурации типа V может реализоваться эф-
фективность магнитной сепарации, превышаю-
щая в 1.6 раза эффективность в системе типа G.

Последующее моделирование проводили в
условиях сохранения соотношения толщины

Рис. 4. Зависимость критерия эффективности R от зна-
чения размера магнитных пластин Ly (при Lz = 40 мм,
Lx = 10 мм) для магнитных систем типа G и V.
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Рис. 5. Зависимость критерия эффективности R от раз-
мера магнитных пластин Lz (Ly = 40 мм, Lx = 10 мм) для
магнитных систем типа G и V.
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Рис. 6. Зависимость параметра |BzdBz/dz| от толщины
магнитомягкого элемента Ls.
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магнитного и стального элементов Lx/Ls = 1/1 в
устройстве типа G, и Lx/Ls = 4/1 – в устройстве
типа V, так как при этих соотношениях критерий эф-
фективности достигает максимального значения.

Варьирование толщины 
магнитного элемента Lx

Зависимость критерия эффективность R от
толщины магнитных элементов Lx. представлена
на рис. 8. Изменение значения Lx от 5 до 30 мм с
сохранением пропорции толщин магнитов и ста-
ли нелинейно. В устройстве типа V наблюдали
монотонный рост значения R, в устройстве типа
G зависимость R(Lx) немонотонная, с максиму-
мом вблизи Lx = 10–15 мм.

Варьирование числа 
магнитных и стальных элементов

Для обработки достаточно больших объемов
воды методом магнитной седиментации пред-
ставляет интерес прогнозировать возможность
масштабирования магнитного устройства на
большие размеры. Рассмотрено влияние числа n
магнитных и стальных элементов магнитных си-
стем G и V на критерий эффективности магнитной
сепарации. На рис. 9 представлена зависимость
критерия эффективности от параметра n при его из-
менении в интервале от 2 до 23. Увеличение коли-
чества элементов в устройстве типа V приводит к
снижению эффективного объема и, соответ-
ственно, снижению значения R в отличие от
устройства типа G. Отсюда следует, что конфигу-
рация V является менее предпочтительной.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Проведено численное моделирование про-
странственного распределения магнитного поля.
Показано, что устройство типа V с плоскими маг-
нитами, намагниченными вертикально вдоль на-
правления седиментации частиц, позволяет со-
здать эффективный объем, в котором реализуется
максимально возможный параметр эффективно-
сти R = 31% при значениях толщины магнитных
элементов Lx = 30 мм и толщины стальных эле-
ментов Ls = 2.5 мм. Магнитное устройство типа G
с такими же магнитами, намагниченными гори-
зонтально, позволяет реализовать эффективный
объем R = 19% при значениях Lx = 12.5 мм, Ls =
= 10 мм. Оба магнитных устройства приемлемо
эффективны при выбранных размерах магнитной
системы для высоты слоя воды не более 20 мм.

Рис. 7. Зависимость критерия эффективности R от
толщины магнитомягкого элемента Ls.

25

20

15

151050
Ls, мм

G
V

30

10

R
, %

Рис. 8. Зависимость критерия эффективность R от
толщины магнитного элемента Lx.
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Рис. 9. Зависимость критерия эффективность R от ко-
личества магнитных элементов n.
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Эту высоту можно увеличить за счет масштабиро-
вания магнитной системы. Увеличение размера
вдоль направления оси x магнитной системы типа
G за счет увеличения числа элементов n до 23 поз-
воляет достичь значения R = 20%.

Рассмотрение вклада от магнитомягких вста-
вок в изменение распределения магнитного поля
показывает, что в сборке типа V магнитомягкие
вставки приводят к замыканию магнитного пото-
ка и снижению напряженности и градиента маг-
нитного поля. Поэтому магнитомягкая сталь мо-
жет быть заменена на любой немагнитный мате-
риал, например, на пластик с подходящими
механическими свойствами. В сборке типа G маг-
нитомягкие вставки концентрируют магнитный
поток в области, где происходит осаждение ча-
стиц. Для повышения эффективности можно
уменьшить высоту стального элемента Lz до 20 мм,
так как нижняя область вставки намагничена
противоположно верхней и создает поле проти-
воположного направления в рабочей области.

Предложенный критерий эффективности мо-
жет быть использован при разработке магнитных
систем для НГМС.

Работа выполнена в рамках государственного
задания МИНОБРНАУКИ России (тема “Маг-
нит”, номер госрегистрации 122021000034-9, “Дав-
ление”, номер госрегистрации 122021000032-5).

Нет конфликта интересов.
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Numerical Simulation of the Spatial Distribution of the Magnetic Field in Devices 
for the Magnetic Sedimentation of Nanoparticles from Aqueous Media
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Abstract—A method of magnetic sedimentation using a permanent magnets is a promising “green” technol-
ogy to separate nanoparticles from water. In this work, numerical simulation of the magnetic field distribution
in the devices based on combination of alternating f lat permanent magnets (NdFeB) and soft magnetic steel
inserts is carried out. Two types of devices with different magnetization directions of permanent magnets are
considered: vertical (V) and horizontal (G). A criterion for evaluating the performance of the magnetic device
R is proposed, depending on the effective volume of the water area, where the value of the product  >
> 4 T2/m is realized, where Bz is the vertical component of magnetic induction. The dimensions of the perma-
nent magnets and soft magnetic inserts along the horizontal x axis, the ratio of the thicknesses of magnetic
and steel plates, and the number of plates are varied. It is shown that the maximum value R = 31% is per-
formed using the V-type magnetic device with the thickness of the magnetic (Lx) and the steel (Ls) elements
30 mm and 2.5 mm, respectively. For G-type magnetic device maximum value R = 19% is realized at Lx =
12.5 mm and Ls = 10 mm. Magnetic devices are effective for the height of a water layer 20 mm at the given
dimensions of the magnetic system.

Keywords: magnetic sedimentation, nanoparticles
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Металлографическим методом исследован процесс схождения медных толстостенных цилиндриче-
ских оболочек под действием взрыва. Взрыв инициировали из восьми точек, равномерно располо-
женных по окружности на поверхности взрывчатого вещества, окружающего оболочку. На проме-
жуточной стадии схождения образовалось восемь выбросов на внутренней поверхности оболочки.
Схождение оболочек в цилиндр завершается за счет расширения и смыкания выбросов. Образова-
ние выбросов объяснено возникновением пластических (кумулятивных) струй на фронте деформа-
ции. Струи возникают при столкновении соседних деформационных выступов. Обнаружены участ-
ки локализованной деформации внутри и вокруг выбросов, что связано с данным методом иници-
ирования взрыва. Установлено, что высокоскоростная деформация меди при схождении оболочек
сопровождается образованием большого количества двойников. В наружных зонах оболочек двой-
ников больше, чем во внутренних.

Ключевые слова: схождение медных оболочек, взрывное нагружение, высокоскоростная деформация,
металлография, макро- и микроструктура, потеря устойчивости при схождении, откольные явления
DOI: 10.31857/S0015323023600703, EDN: DMJGMO

ВВЕДЕНИЕ
Схождение цилиндрических оболочек под

действием взрыва представляет собой один из слу-
чаев кумуляции энергии, при котором возможно
неограниченное возрастание энергии вдоль оси
оболочки [1]. Процесс схождения определяется
как размерами оболочки и физико-механически-
ми свойствами материала, так и способом взрыв-
ного нагружения. В различных вариантах нагруже-
ния варьируется интенсивность воздействия за
счет характеристик и количества взрывчатого ве-
щества (ВВ), изменяется способ инициирования
взрыва. Возможно использование специальных
приемов: окружение слоя ВВ корпусом, задержи-
вающим разлет продуктов взрыва; применение
прокладок между слоем ВВ и оболочкой для
управления формой импульса. В повседневной
жизни схождение оболочек (труб) под действием
взрыва может быть использовано для экстренно-
го перекрытия трубопроводов при транспорти-
ровке жидкостей или газов [2, 3].

В работах [4–6] был исследован процесс схож-
дения медных оболочек разных размеров под дей-
ствием скользящей детонации. Малая оболочка
диаметром 24 мм и толщиной стенки 2 мм разде-
лилась в результате откола на две кольцевые ча-

сти. Внутренняя часть комкалась при схождении
под действием деформации изгиба [4]. Оболочки
средних размеров диаметром 48 мм и толщиной
стенки 4 мм при схождении деформировались
сдвигом-сжатием [5]. При неполном схождении
оболочки была обнаружена потеря устойчивости
гладкого фронта деформации, которая проявля-
ется в виде гидродинамических выбросов [4, 5].
Большая оболочка диаметром 118 мм и толщиной
стенки 5.9 мм была подвергнута интенсивному
нагружению (толщина слоя ВВ была 40 мм). В по-
лученном при схождении цилиндре образовались
три зоны: широкая зона деформации, зона рекри-
сталлизации и небольшая центральная зона, в ко-
торой медь испытала плавление [6]. Исследован-
ные оболочки будем считать тонкостенными, от-
ношение их толщины к радиусу δ/R было 0.166 и
менее [7]. Представляло научный и практический
интерес изучение схождения толстостенных обо-
лочек, у которых значение δ/R существенно пре-
вышает 0.166. Цель настоящей работы состояла в
исследовании особенностей процесса схождения
и высокоскоростной деформации медных цилин-
дрических оболочек с большой толщиной стенки.
При взрывном нагружении был использован спо-
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соб инициирования ВВ, отличающийся от сколь-
зящей детонации.

МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА

Цилиндрические толстостенные оболочки из
меди М1 были подвергнуты взрывному нагруже-
нию. Размеры оболочек и детали нагружения
представлены в табл. 1.

Средний участок оболочек был окружен слоем
ВВ. Толщина слоя была разной для нагружаемых
оболочек. Для задержки разлета продуктов взры-
ва и увеличения продолжительности действия
ударного импульса, система была окружена кор-
пусом из стали 10. Между поверхностью оболочек
и слоем ВВ располагали прокладки из пенопла-
ста, для сглаживания формы ударного импульса.
Детонационная волна создавала на поверхности
оболочек ударную волну, под действием которой
происходило инерционное схождение оболочки к
оси симметрии. В работах [4–7] схождение обо-
лочек под действием скользящей детонации осу-
ществляли с использованием кольцевой системы
инициирования ВВ. Для такого способа иниции-
рования требуется свободный доступ к торцу обо-
лочки, что осложняет его применение. В настоя-
щей работе инициирование накладного ВВ было
выполнено из восьми точек, равномерно распо-
ложенных по окружности на цилиндрической по-
верхности оболочек. Этот способ более простой
для практического применения.

На поперечных сечениях нагруженных оболо-
чек были выполнены металлографические иссле-
дования. Наблюдения микроструктуры проводи-
ли на микроскопе EPITYP 2.

РЕЗУЛЬТАТЫ ИССЛЕДОВАНИЯ 
И ИХ ОБСУЖДЕНИЯ

Процесс взрывного нагружения оболочки
можно разделить на два этапа, отличающихся по
времени. Первый этап состоит в действии удар-
ной волны на материал оболочки. При скорости
ударной волны ~5 км/с и толщине стенки оболоч-
ки 8 мм он длится 1–2 мкс. Второй этап начина-
ется одновременно с первым и состоит в инерци-
онном схождении оболочки. На этом этапе про-
исходит высокоскоростная деформация, и при
полном схождении оболочка преобразуется в ци-

линдр. Длительность второго этапа на порядок
больше, чем первого.

На рис. 1 представлен вид поперечных сече-
ний нагруженных оболочек. Шлифы отполирова-
ны, но не протравлены. Оболочка № 1 испытала
неполное схождение (рис. 1а). Внутренняя по-
верхность оболочки (фронт деформации) суще-
ственно отклоняется от окружности, то есть осе-
симметричная деформация при схождении резко
нарушена. При схождении образовалось восемь
выбросов по числу точек инициирования. Между
выбросами остались пустоты, у основания вы-
бросов толщина пустот увеличена. Выбросы име-
ют округлую форму и отличаются от выбросов,
наблюдавшихся при схождении оболочек средне-
го размера под действием скользящей детонации
[4, 5]. Оболочка № 2 на нагруженном участке со-
шлась практически полностью (рис. 1б), и был
получен цилиндр диаметром 40 мм. В центре ци-
линдра виден результат нарушения симметрии
схождения в виде восьми тонких пустот. Есте-
ственно считать, что при сравнении схождения
этих оболочек наблюдаются последовательные
стадии развития одного процесса схождения. Вы-
бросы преобразовались в участки треугольной
формы в оболочке № 2, которые сомкнулись в
центре.

Вдоль окружности, расположенной на поло-
вине радиуса поперечного сечения оболочки № 1,
видна система пор (рис. 1а). Поры имеют отколь-
ное происхождение, как и в ранее исследованных
оболочках [4, 5]. В оболочке № 2 откольные поры
отсутствуют, но это не значит, что их не было.
Поры залечились при высокоскоростной дефор-
мации, как это наблюдалось в ранее изученных
оболочках [4, 5].

Результаты расчета величины и скорости де-
формации при схождении оболочки № 2 пред-
ставлены в табл. 2. Время схождения 30 мкс.

Таблица 1. Размеры оболочек и характеристики взрывного нагружения

Номер 
оболочки

Диаметр/толщина 
оболочки до 

нагружения, мм

δ/R, δ 
толщина Длина, мм Толщина слоя 

ВВ, мм
Толщина 

корпуса, мм
Толщина 

прокладки, мм

1 60/8 0.266 250 2 20 52 300 3

Таблица 2. Истинная деформация е и скорость дефор-
мации для разных слоев оболочки № 2

Радиус слоя, мм 20 10 2 1

Истинная деформация 0.4 1.0 2.4 3.1
Скорость деформации, 
104 с–1

2.7 6.7 16.0 20.7
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ЗЕЛЬДОВИЧ и др.

Из-за нарушения симметрии схождения зна-
чения истинной деформации и скорости дефор-
мации для центральных слоев цилиндра являют-
ся усредненными. Из табл. 2 следует, что для сло-
ев цилиндра, расположенных на радиусе 10 мм и
глубже, скорость деформации достигает 105 с–1.

На рис. 2а представлена макроструктура обо-
лочки № 1 в поперечном сечении. Видно, что
макроструктура состоит из двух кольцевых зон,
разделенных окружностью, сформированной от-
кольными порами. В наружной зоне отмечается
образование большого количества двойников. На
рис. 2б приведена микроструктура этой зоны с
многочисленными тонкими двойниками. Тол-
щина двойников составляет 5 мкм и менее. Двой-
ники группируются в протяженные полосы. По-
лосы сильной деформации (с двойниками) чере-
дуются с полосами слабой деформации. Между
этими полосами можно провести границу вдоль
границ зерен. По всей видимости, чередование
полос отражает эффекты самоорганизации при
высокоскоростной деформации на мезоуровне.

Рис. 1. Поперечные сечения оболочек № 1 (а) и № 2 (б).

1 см(б)

(а)

Рис. 2. Поперечное сечение оболочки № 1. Макро-
структура (а), двойникование в наружной зоне (б) и
схема изменения направления течения вещества (в).

200 мкм(б)

(в)

(а) 1 см
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Во внутренней зоне оболочки, включая вы-
бросы, в структуре двойников меньше, чем в на-
ружной зоне. Известно, что при квазистатиче-
ской деформации медь деформируется скольже-
нием. Но деформация при высокой скорости
и/или при низкой температуре осуществляется
преимущественно двойникованием. Двойникова-
ние меди в исследованных оболочках обусловлено
высокой скоростью деформации, 104–105 с–1. Од-
нако в процессе схождения температура внутрен-
ней части оболочки повышается, и это приводит
к изменению механизма высокоскоростной де-
формации. Вклад двойникования уменьшается,
роль скольжения возрастает.

Макроструктура наружной зоны иллюстриру-
ет радиальное течение вещества. Однако при
большом увеличении видны периодические от-
клонения течения вещества от радиального на-
правления, на ~20 град (указаны стрелками на
рис. 2а). Такие отклонения связаны с необходи-
мостью доставки вещества в выбросы. Схема те-
чения поясняет, как возникают эти отклонения
(рис. 2в).

На рис. 3а представлена макроструктура обо-
лочки № 2 в поперечном сечении. Видны три зо-
ны, отличающиеся по структуре.

В наружной кольцевой зоне микроструктура
состоит из зерен с многочисленными двойника-
ми (рис. 3б), как и в оболочке № 1. Течение веще-
ства происходит в радиальном направлении, и
зерна приобретают удлиненную форму. (В исход-
ном состоянии зерна были равноосные и имели
размер 200–300 мкм.) Зерна группируются в ра-
диальные полосы. Как и в оболочке № 1, наблю-
дается чередование полос с сильной и слабой де-
формацией. В средней зоне, вплоть до треуголь-
ных участков, деформация не радиальная, а
хаотическая (рис. 3в).

Из наших исследований схождения других
оболочек [4, 5] следует, что хаотический характер
деформации в этой зоне объясняется залечивани-
ем откольных повреждений. Внутренняя зона по-
чти полного схождения состоит из треугольных
участков, сформировавшихся из выбросов.

Способ инициирования взрыва из восьми то-
чек приводит к особенностям локализации де-
формации в отдельных участках оболочек. На
рис. 4а приведена микроструктура треугольного
участка оболочки № 2 со следами локализован-
ной деформации. В центре участка видна область
течения, в которой деформация резко возрастает.
На рис. 4б представлена схема, поясняющая
происхождение данной локализации деформа-
ции при образовании выброса в оболочке № 1 и
дальнейшее течение в треугольном участке обо-
лочки № 2.

Локализация деформации происходит также
при заполнении промежутков (пустот) между вы-
бросами. На рис. 5а видно, что в оболочке № 1 де-

формация локализуется вокруг острого угла про-
межутка (у основания выступов). В дальнейшем,
два участка локализованной деформации вокруг
углов сливаются в один в оболочке № 2 (рис. 5б).
На рис. 5в показана схема течения вещества, уча-
сток локализованной деформации обведен штри-
ховой линией.

Рис. 3. Поперечное сечение оболочки № 2. Макро-
структура (а), микроструктура наружной (б) и сред-
ней зоны (в).

500 мкм(б)

(а)

500 мкм(в)

1 см
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Необходимо отметить, что в выбросах иногда
наблюдаются равноосные зерна. Это свидетель-
ствует о локальном повышении температуры до
температуры рекристаллизации, ~500°C. В то же
время, в микроструктуре не наблюдаются особен-
ности, указывающие на прохождение кристалли-
зации. Значит, не было нагрева до температуры
плавления меди, 1083°C.

СХЕМЫ СХОЖДЕНИЯ

Рассмотрим, как происходит процесс схожде-
ния исследованных оболочек. Главная особен-
ность схождения состоит в образовании восьми
выбросов, по числу точек инициирования ВВ. Бу-
дем считать, что фронт деформации при схожде-
нии состоит из восьми дугообразных участков,
исходящих из точек инициирования. На рис. 6а
представлена соответствующая схема схождения.
Наружная поверхность исходной оболочки пока-
зана сплошной линией, внутренняя поверхность –
штриховой. Большие дуги показывают фронт
ударной волны в оболочке, малые дуги изобража-
ют последовательные положения внутренней по-
верхности оболочки при схождении, т.е. положе-
ние фронта деформации. Когда малые дуги схо-
дятся в центре, схождение оболочки завершается.

Такая схема схождения не соответствует реально-
сти, так как не описывает образование выбросов.

Для объяснения образования выбросов ис-
пользуем термин “пластическая струя”. Он ис-
пользован В.В. Рыбиным при исследовании
структур, полученных при сварке взрывом [8]. По
своему происхождению пластические струи по
сути являются кумулятивными, возникающими
при высокоскоростном соударении металличе-
ских пластин [1]. Можно предположить, что вза-
имодействие соседних дугообразных участков на
фронте деформации при высокой скорости де-
формации приводит к образованию пластических
(кумулятивных) струй, как показано на рис. 6б

Рис. 5. Локализация деформации при заполнении
промежутков между выбросами (а, б) и схема тече-
ния вещества (в). Стрелками указаны направления
течения.

(б)

(в)

(а)
2.5 мм

2.5 мм

№ 1 � № 2

Рис. 4. Локализация деформации внутри треугольно-
го участка оболочки № 2 (а) и схема образования ло-
кализации (б). Стрелками указаны направления тече-
ния вещества.

1 мм

(б) № 1 � № 2

(а)
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малыми дугами. В процессе схождения струи рас-
ширяются и преобразуются в выбросы. Схема на
рис. 6б иллюстрирует это описание схождения.
Важно, что по этой схеме выбросы возникают на
некоторой промежуточной стадии схождения.

В приведенной на рис. 6а схеме схождения вза-
имодействие ударных волн, распространяющих-
ся от соседних точек инициирования, регулярно.
Однако большая толщина оболочек и геометрия
расположения точек инициирования ВВ допус-
кают возникновение маховских конфигураций
(тришоков) [1, 9, 10]. Угол столкновения сосед-
них ударных волн изменяется в широких преде-
лах, и при углах 35°–40° следует ожидать возник-
новение маховской волны [9, 10]. Давление в ма-
ховской волне увеличивается в несколько раз, и
под ее действием формируется выброс. На рис.6в
представлена схема такого процесса. Места воз-
никновения маховских волн отмечены крестика-
ми. Эта схема схождения, как и предыдущая, объ-
ясняет образование выбросов. Важно отметить,
что в данной схеме выбросы возникают в самом
начале схождения.

Промежуточную стадию схождения оболочки
№ 2 можно наблюдать на внутренней поверхно-
сти оболочки. На участке неполного схождения
видно восемь выбросов (рис. 7). Очевидно, что
выбросы возникли на промежуточной стадии
схождения, как и в оболочке № 1 (см. рис. 1). От-
сюда следует, что из двух вариантов объяснения
образования выбросов предпочтительным явля-
ется вариант с пластическими (кумулятивными)
струями (рис. 6б), которые возникают при столк-
новении соседних деформационных выступов.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Медные толстостенные цилиндрические обо-

лочки были подвергнуты действию взрыва, ини-
циированного из восьми точек, равномерно рас-
положенных по окружности на поверхности обо-

Рис. 6. Схемы возможного процесса схождения (пояс-
нения в тексте) а – схема схождения при регулярном вза-
имодействии ударных волн, б – схема образования вы-
бросов при схождении пластических струй, в – схема об-
разования выбросов под действием маховской волны.

8

30
(а)

(б)

(в)

Рис. 7. Выбросы на внутренней поверхности оболочки № 2.

1 см (б)(а) 5 мм
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лочек. При неполном схождении на внутренней
поверхности оболочки образовалось восемь вы-
бросов, то есть произошла потеря устойчивости
гладкого фронта деформации. Предложен меха-
низм образования выбросов, основанный на воз-
никновении пластических (кумулятивных) струй
на фронте деформации. Струи возникают при
столкновении соседних деформационных высту-
пов. Образование и развитие выбросов является де-
формационным механизмом, посредством которо-
го происходит схождение оболочки в цилиндр.

Установлено, что высокоскоростная деформа-
ция меди при схождении оболочек сопровожда-
ется образованием большого количества двойни-
ков. В наружных зонах оболочек двойников боль-
ше, чем во внутренних. Так как температура
внутренней части оболочек повышается, изменя-
ется механизм деформации: вклад двойникова-
ния уменьшается, вклад скольжения возрастает.
Обнаружены участки локализованной деформа-
ции внутри и вокруг выбросов, что связано с дан-
ным методом инициирования взрыва.

Работа выполнена в рамках государственного за-
дания по теме “Структура” Г. р. № 122021000033-2.
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The Metallographic Study of High-Speed Deformation and Convergence
of Thick-Walled Cylindrical Copper Shells under Explosive Loading
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Abstract—Metallographic method investigated the process of convergence of thick-walled cylindrical copper
shells under the action of an explosion. The explosion was initiated from eight points evenly spaced in a circle
on the surface of the explosive surrounding the shell. At the intermediate stage of convergence, eight outliers
formed on the inner surface of the shell. The convergence of the shells into the cylinder is completed by ex-
panding and closing the emissions. The formation of outliers is explained by the occurrence of plastic (cumu-
lative) jets at the deformation front. Jets occur when adjacent deformation projections collide. Areas of local-
ized deformation were found inside and around the ejections, which is associated with this method of initiat-
ing an explosion. It is established that high-speed deformation of copper during the convergence of shells is
accompanied by the formation of a large number of twins. There are more twins in the outer zones of the
shells than in the inner ones.

Keywords: convergence of copper shells, explosive loading, high-speed deformation, metallography, macro-
and microstructure, loss of stability during convergence, spalling phenomena
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Представлены результаты исследований кинетики распада твердого раствора при отжиге мелкозер-
нистых (МЗ) проводниковых сплавов Al–0.5% Mg–Sc с различным содержанием скандия. Сплавы
получены методом индукционного литья, а МЗ микроструктура сформирована с помощью равно-
канального углового прессования. Кинетика распада твердого раствора изучена с использованием
методик измерения удельного электросопротивления и микротвердости. Анализ результатов прове-
ден с использованием уравнения Джонсона–Мела–Аврами–Колмогорова. Показано, что при от-
жиге МЗ-сплавов наблюдается выделение частиц Al3Sc по ядрам решеточных дислокаций, а также
происходит прерывистый распад твердого раствора скандия в алюминии.
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ВВЕДЕНИЕ
В настоящее время медные сплавы являются

основным материалом для изготовления малога-
баритных (∅0.18–0.5 мм) проводов бортовой сети
современных самолетов [1]. Замена медных спла-
вов на алюминиевые позволит существенно сни-
зить вес бортовой сети, поэтому в настоящее вре-
мя активно разрабатываются новые проводнико-
вые алюминиевые сплавы [2–4]. Компании
Boeing и Airbus в своих самолетах применяют би-
металлические провода на основе сложнолегиро-
ванных алюминиевых сплавов [5], а в РФ разра-
ботан эвтектический сплав 01417 [1].

Разработка новых авиационных систем обу-
славливает повышение требований к физико-
механическим свойствам сплавов: прочности,
циклической долговечности, удельному элек-
тросопротивлению (УЭС), термостабильности,
обеспечивающим их длительную работу при по-
вышенных температурах.

Основное внимание исследователей в настоя-
щий момент сосредоточено на разработке новых
сплавов, легированных переходными металлами
и редкоземельными элементами [2–4], а также на
модификации микроструктуры сплавов системы
Al–Mg–Si [6].

Несмотря на высокую стоимость Sc-содержа-
щей лигатуры, сплавы Al–Sc остаются одними из
наиболее перспективных материалов [7, 8]. До-
полнительное повышение механических свойств
алюминиевых сплавов обеспечивается за счет
формирования мелкозернистой (МЗ) микро-
структуры с использованием методов интенсив-
ного пластического деформирования [9, 10]. Это
позволяет в проводниковых алюминиевых спла-
вах обеспечивать сочетание необходимых харак-
теристик [11].

Цель работы – исследование термической ста-
бильности микроструктуры, УЭС и микротвердо-
сти сплавов Al–0.5 мас. % Mg с различным содер-
жанием скандия. Магний позволяет обеспечить
повышенную прочность и термическую стабиль-
ность МЗ-алюминия, но отрицательно влияет на
его электропроводность. Магний приводит к повы-
шению УЭС алюминиевого сплава, поэтому выбор
концентрации магния (0.5% Mg) обусловлен требо-
ваниями к величине УЭС проводникового алюми-
ниевого сплава (не более 3.0–3.1 мкОм см). МЗ-
структура в сплавах сформирована с помощью
одного цикла равноканально-углового прессова-
ния (РКУП) [9, 10], обеспечивающего эффектив-
ную проковку литой макроструктуры. Результаты
исследований распада твердого раствора в литых
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сплавах, а также в МЗ-сплавах после многоцик-
лового РКУП описаны в статье [12].

МАТЕРИАЛЫ И МЕТОДИКИ

Объектами исследования выступали сплавы
Al–0.5 мас. % Mg–(0.2, 0.3, 0.4) мас. % Sc, полу-
ченные методом индукционного литья с помо-
щью литьевой машины INDUTHERM VTC-200.

Измельчение литой макроструктуры осуществля-
лось методом РКУП при температуре 225°С (N = 1)
со скоростью деформирования 0.4 мм/с с помо-
щью пресса Ficep HF400L (размер заготовки 20 ×
× 20 × 185 мм). Образцы вырезали вдоль оси заго-
товки, из ее центральной части. Сплавы отжигали
в воздушной печи СНОЛ в интервале температур
(T) от 100 до 475°С. На первом этапе исследова-
ний анализировали влияние температуры 30-ми-
нутного отжига на микротвердость и УЭС-спла-
ва. На втором этапе проводили изотермические
отжиги длительностью до 72 ч при температурах
200, 325, 425°С. Точность поддержания Т состав-
ляла ±5°С.

Для исследования микроструктуры использо-
вали растровый электронный микроскоп (РЭМ)
Jeol JSM-6490, просвечивающий электронный
микроскоп (ПЭМ) Jeol JEM-2100F и металлогра-
фический микроскоп Leica DM IRM. Расчет
среднего размера зерна и объемной доли рекри-
сталлизованной структуры проводили с исполь-
зованием программы GoodGrains. УЭС (ρ)изме-
ряли вихретоковым методом с помощью прибора
SIGMATEST 2.069. Точность измерения УЭС со-
ставляет ±0.02 мкОм см. Исследования микро-
твердости (Hv) проводили с помощью твердомера
HVS1000 при нагрузке 50 г. Точность измерения
Hv составляет ±30–35 МПа. Микротвердость ис-
следовали в центре образца, вырезанного из цен-
тральной части поперечного сечения заготовки.
Исследования УЭС для каждого образца прово-
дили в его центре и по краям образца. Получен-
ные результаты усредняли.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНЫЕ РЕЗУЛЬТАТЫ

В исходном состоянии литые сплавы имеют
однородную крупнозернистую макроструктуру,
которая представляет собой совокупность равно-
осных зерен в центре заготовки и столбчатых кри-
сталлов по краям поперечного сечения. При уве-
личении содержания скандия средний размер
зерна литых сплавов уменьшается от ~1 до 0.1–
0.2 мм (более подробно – см. [13]). В структуре
сплавов присутствуют первичные субмикронные
частицы Al3Sc, количество которых увеличивает-
ся с повышением содержания Sc.

После первого цикла РКУП в центральной ча-
сти заготовки формируется деформированная
макроструктура, в которой зерна ориентированы
под углом ~20°–25° к оси заготовки (рис. 1а), в
соответствии с ориентацией главных осей дефор-
мации при РКУП [10]. Микроструктура цен-
тральной части заготовки характеризуется нали-
чием ярко выраженных полос локализованной
деформации (рис. 1в). Край заготовки остается
практически недеформированным (рис. 1б), что
подтверждается результатами исследований рас-

Рис. 1. Макроструктура (а, б) и микроструктура (в)
сплава Al–0.5% Mg–0.4% Sc после РКУП: (а) центр
заготовки (металлография); (б) край заготовки (ме-
таллография); (в) микроструктура центральной части
заготовки (РЭМ); (г) выделение первичных частиц
Al3Sc (ПЭМ, темнопольное изображение).

(б)(a)

(в)

5 мм

50 мкм
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пределения HV вдоль оси заготовки (рис. 2). Микро-
структура образцов после РКУП может быть оха-
рактеризована как сильнофрагментированная
субзеренная структура; средний размер фрагмен-
тов составляет ~0.5–1 мкм. В объеме зерен при-
сутствуют первичные частицы Al3Sc (рис. 1г).

После РКУП величина УЭС образцов не изме-
няется и для МЗ сплавов с 0.2, 0.3 и 0.4% Sc со-
ставляет 3.39, 3.60 и 3.82 мкОм см, соответственно.
Следовательно, распада твердого раствора при
РКУП не происходит, а вклад дефектов в УЭС
алюминия мал.

Микротвердость МЗ сплавов с 0.2, 0.3 и 0.4%
Sc после РКУП составляет 555, 560 и 630 МПа,
что в 1.5 раза превышает микротвердость HV ли-
тых сплавов Al–0.5% Mg–Sc (см. [12]).

На рис. 3 представлены зависимости УЭС и HV
от температуры 30-минутного отжига МЗ-спла-
вов с различным содержанием скандия.

Зависимости ρ(Т) имеют трехстадийный харак-
тер. На первой стадии отжига (Т < T1 ~ 200–225°С)
УЭС-сплавов не изменяются при увеличении тем-
пературы отжига, при нагреве до температуры Т ~
~ Т2 = 400–450°С наблюдается быстрое уменьше-
ние УЭС (рис. 3). После отжига при температуре Т2
величина УЭС-сплавов с 0.2, 0.3 и 0.4% Sc достига-
ет 3.04, 3.07 и 3.16 мкОм · см соответственно.

Зависимость HV(T) в интервале температур
Т1 < Т < Т2 имеет немонотонный характер (рис. 3).
В интервале температур отжига от ~250 до 325°С
микротвердость увеличивается, а при дальней-
шем повышении температуры отжига HV сплавов
уменьшается. Максимальные значения HV, до-

стигаемые в результате отжига МЗ-сплавов при
Т = 325°С, увеличиваются при повышении кон-
центрации Sc в сплаве: в МЗ-сплавах с 0.2, 0.3 и
0.4% Sc максимальная HV составляет 785, 915 и
1000 МПа соответственно. Поскольку микро-
структура МЗ-алюминиевых сплавов остается
стабильной до температуры ~425°С (см. ниже), то
вероятной причиной снижения микротвердости
при температурах более 350°С является процесс
возврата, приводящий к уменьшению плотности
решеточных дислокаций, и прерывистый распад
твердого раствора Al–Sc, приводящий к образо-
ванию крупных частиц Al3Sc веерообразной фор-
мы (см. ниже). В соответствии с уравнением Оро-
вана образование крупных частиц Al3Sc будет
приводить к снижению микротвердости МЗ-алю-
миниевых сплавов.

На рис. 4 представлены зависимости УЭС и
микротвердости от времени изотермического от-
жига МЗ сплавов Al–0.5% Mg–Sc. Зависимости
микротвердости от времени отжига HV(t) имеют
двухстадийный характер. При низких температу-
рах и/или малых временах отжига наблюдается по-
вышение HV, а при больших температурах и време-
нах отжига наблюдается снижение микротвердости
HV. Максимальная микротвердость (1025 МПа) до-
стигается в сплаве с 0.4% Sc после отжига 325°С
(30 мин). Из рис. 4а видно, что с увеличением
температуры и времени отжига УЭС-сплавов мо-
нотонно уменьшается. После длительного отжига
при температурах 325–425°С величина УЭС стре-

Рис. 2. Распределение микротвердости вдоль попе-
речного сечения заготовки из сплава Al–0.5% Mg–
0.4% Sc после РКУП.
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Рис. 3. Зависимости УЭС (сплошные линии, темные
маркеры) и HV (штриховые линии, светлые маркеры)
от температуры отжига МЗ-сплавов Al–0.5% Mg с
0.2% Sc (круг), 0.3% Sc (ромб) и 0.4% Sc (квадрат).
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мится к УЭС сплава Al–0.5Mg (2.9–3.0 мкОм см)
(рис. 4). Это свидетельствует о том, что при дли-
тельном отжиге удается обеспечить практически
полный распад твердого раствора Al–Sc в МЗ-спла-
вах Al–0.5% Mg–Sc.

Исследования микроструктуры показывают,
что процесс рекристаллизации при отжиге МЗ-
сплавов развивается очень медленно – в сплаве с
0.4% Sc объемная доля рекристаллизованной
структуры после 60-минутной выдержки при Т =
= 425°С не превышает 10–15%. Уменьшение со-
держания скандия до 0.2% приводит к увеличе-
нию объемной доли рекристаллизованной струк-
туры до 30–40% при Т = 425°С. Таким образом, в

МЗ-сплавах Al–0.5Mg–Sc обеспечен высокий
уровень термической стабильности МЗ-микро-
структуры, что обусловлено, в первую очередь,
выделением частиц Al3Sc. Как видно из рис. 3,
уменьшение УЭС в исследуемых сплавах начина-
ется при температурах 250–300°С. Это свидетель-
ствует о том, что частицы Al3Sc выделяются в до-
рекристаллизационном интервале температур.

После изотермического отжига в структуре
сплавов Al–0.5% Mg–Sc наблюдается два типа ча-
стиц Al3Sc – нанометровые частицы в объеме зе-
рен (рис. 5а), расположенные преимущественно
по ядрам решеточных дислокаций и дислокаци-
онным субграницам, о чем косвенно свидетель-
ствует строчечный характер их распределения
(рис. 5б), и вытянутые веерообразные частицы
длинной до 100–150 нм, свидетельствующие о
прерывистом распаде твердого раствора (рис. 5б).

На рис. 6 обобщены результаты исследований
УЭС и микротвердости деформированных спла-
вов Al–0.5Mg с различным содержанием скандия.

Диаграмму “УЭС (ρ)–микротвердость (HV)”
удобно использовать для выбора режимов терми-
ческой обработки, обеспечивающих оптимальное
сочетание низкого УЭС и высокой HV. Штриховы-
ми линиями отмечен уровень характеристик, кото-
рый должен быть обеспечен в новых проводнико-
вых сплавах, которые могут быть заменой для про-
мышленного сплава 01417 (ρ ≤ 3.0–3.1 мкОм см,
предел прочности не менее 160–200 МПа). В про-
водниковых алюминиевых сплавах микротвер-
дость HV связана с пределом прочности (σв) соот-
ношением HV = 3σв [14]. Таким образом, мини-
мальная величина HV в новых сплавах должна
быть не менее 600 МПа.

Анализ представленных на рис. 6 данных по-
казывает, что наиболее оптимальным сочетанием
свойств обладает сплав Al–0.5% Mg–0.3% Sc по-
сле отжига 325°С (1440 мин.): ρ = 3.09 мкОм · см,
HV = 805 МПа. Отметим также, что сплав с пони-
женным содержанием скандия (0.2%Sc) после от-
жига 325°С (60 мин) имеет УЭС ρ = 3.08 мкОм·см
и микротвердость HV = 725 МПа. Минимальное
УЭС (3.03 мкОм см) обеспечивается в сплаве Al–
0.5% Mg–0.2% Sc после отжига длительностью
1920 мин.; микротвердость при этом составляет
HV = 700 МПа. Данный уровень физико-механи-
ческих свойств сплавов Al–0.5Mg–Sc превосхо-
дит аналогичные характеристики для промыш-
ленного сплава 01417 [1].

ОБСУЖДЕНИЕ РЕЗУЛЬТАТОВ
Теоретическая величина УЭС может быть вы-

числена в предположении об аддитивном вкладе
легирующих элементов (ЛЭ) [15]:

(1)= + +th 0 Mg Mg Sc Scρ ρ ,K С K С

Рис. 4. Зависимости УЭС (а) и HV (б) от времени от-
жига МЗ сплавов Al–0.5% Mg с 0.2% Sc (круг), 0.3% Sc
(ромб) и 0.4%Sc (квадрат) при Т = 200°С (синяя ли-
ния on line), 325°С (красная линия on line) и 425°С
(черная линия).
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где ρ0 = 2.65 мкОм см – УЭС алюминия, CMg и
CSc – концентрации Mg и Sc (в ат. %), Ki – вклад i-го
ЛЭ в УЭС алюминия (KMg = 0.49 мкОм см/ат. %,
KSc = 3.32 мкОм см/ат. % [15]). Теоретические
значения УЭС для сплавов с 0.2, 0.3 и 0.4% Sc со-
ставляют 3.32, 3.52 и 3.72 мкОм см соответственно.

Сопоставление теоретической ρth и эксперимен-
тальной величины УЭС (ρ) позволяет оценить кон-
центрацию ЛЭ в твердом растворе сплава. Анализ

результатов показывает, что экспериментальная ве-
личина УЭС оказывается сопоставимой с ρth.

Связь между объемной долей частиц f
v
 и изме-

нением УЭС сплава в процессе отжига Δρ(t, T)
можно описать с помощью уравнения:

(2)

где А – численный коэффициент [15]. Уравнение
(2) позволяет использовать зависимости ρ(t, T)
(рис. 4) для анализа кинетики выделения частиц
при отжиге сплавов Al–0.5Mg–Sc.

Изменение величины fv при распаде твердого
раствора может быть описано уравнением Джон-
сона–Мела–Аврами–Колмогорова [17]:

(3)

где fmax – максимальная объемная доля частиц, n –
численный коэффициент, ,  –
константа, Q1 – энергия активации распада твер-
дого раствора, k – постоянная Больцмана. В соот-
ветствии с [17], величины n и Q1 характеризуют
механизм выделения частиц второй фазы. В слу-
чае выделения частиц в объеме зерен n = 1.5, а Q1
близка к энергии активации объемной диффузии
(Q

v
 ~ 18–22 kTm, где Tm – температура плавления

алюминия) [17]. При выделении частиц по грани-
цам зерен n = 1, а Q1 соответствует энергии акти-
вации зернограничной диффузии Qb = 8–12kTm

( ) ( )=
v

, , ,f t T A t T

( )( )( )= − −
v max 1 exp /τ ,nf f t

( )= 0 1τ τ exp /Q kT 0τ

Рис. 6. Диаграмма “удельное электросопротивление
(ρ)–микротвердость (HV)” для МЗ-сплавов Al–
0.5% Mg с 0.2% Sc (квадратные маркеры), 0.3% Sc
(ромб) и 0.4% Sc (круг). Закрашенные маркеры – от-
жиги при различных температурах (30 мин), светлые
маркеры – изотермический отжиг при 325°С.
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Рис. 5. Выделения частиц Al3Sc в МЗ-сплаве Al–
0.5% Mg–0.4% Sc после отжига при температуре
325°С (32 ч): (а) когерентные наночастицы Al3Sc,
(б) выделения частиц по ядрам дислокаций (→) и
прерывистый распад твердого раствора (⇢).
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[17]. При образовании частиц на ядрах дислока-
ций энергия активации Qс составляет ~ 8–12kTm,
а величина n лежит в интервале от 0.33 до 0.75 [17].
Таким образом, определив величины n и Q1 в
уравнении (3), можно идентифицировать меха-
низм выделения частиц Al3Sc.

Величина n в уравнении (3) может быть, с уче-
том (2), определена по углу наклона зависимости
изменения УЭС (Δρ) от времени отжига в коорди-
натах ln[ln(1 – Δρ(t,T)/Δρmax)] – lnt, где Δρmax –
максимальное изменение УЭС в процессе отжига
(рис. 7а). Величина Δρmax может быть вычислена с
помощью (1), в предположении, что изменение
УЭС при отжиге связано только с уменьшением

концентрации Sc в решетке алюминия: Δρmax =
= KScCSc.

В соответствии с (2) и (3), свободный коэффици-
ент линейной зависимости ln[ln(1 – ρ(t, T)/Δρmax)]–
ln t соответствует величине n·ln(τ). Определив на-
бор величин ln(τ1), ln(τ2), ln(τ3) для температур от-
жига Т1, Т2, Т3, по углу наклона зависимости
ln(τ)–Tm/T можно определить энергию актива-
ции выделения частиц Q1 (рис. 7б).

Из рис. 7а видно, что представленные на рис. 4а
зависимости ρ(t) с достаточной степенью точно-
сти могут быть интерполированы прямыми лини-
ями в координатах ln[ln(1 – Δρ(t, T)/Δρmax)]–lnt.
Величина коэффициента n не зависит от концен-
трации Sc и варьируется в интервале от ~0.4 до ~1.
Полученный результат позволяет сделать вывод,
что при отжиге сплавов Al–0.5%Mg–Sc домини-
рующим механизмом распада твердого раствора
является выделение частиц Al3Sc на ядрах дисло-
каций.

Энергия активации распада твердого раствора
составляет Q1 = 13.5–17.7kTm (рис. 7б). Это проме-
жуточное значение между характерными значе-
ниями энергии активации диффузии по ядрам
дислокаций (Qc = 8–12kTm) и объемной диффузии
Qv = 18–22kTm. По нашему мнению, повышенные
значения Q1 обусловлены тем, что при отжиге
сплавов Al–0.5% Mg–Sc, одновременно с выделе-
нием частиц на ядрах дислокаций, наблюдается
прерывистый распад твердого раствора и образо-
вание частиц игольчатой формы, которые пре-
имущественно расположены в объеме зерен МЗ-
сплава.

Кинетика процесса образования частиц Al3Sc
по механизму прерывистого распада может лими-
тироваться интенсивностью процесса объемной
диффузии (Q1 ~ Q

v
). Это приводит к тому, что эф-

фективная энергия активации распада твердого
раствора Q1 имеет “промежуточное” значение меж-
ду величиной Q

v
 ~ 18–22kTm и энергией активации

диффузии по ядрам дислокаций (Qc ~ 8–12kTm).
В заключение коротко обсудим немонотон-

ный ход зависимостей HV(t, T) и влияние частиц
Al3Sc на твердость сплавов Al–0.5% Mg–Sc. Как
было показано в [18], влияние частиц Al3Sc на
микротвердость алюминиевых сплавов хорошо
может быть описано с использованием уравнения
Орована:

(4)
где R – размер частиц, α1 – численный коэффи-
циент, М – фактор Шмидта, G – модуль сдвига, b –
вектор Бюргерса.

Из рис. 3 и 4б видно, что зависимости HV(T) и
HV(t) имеют немонотонный характер с максиму-
мом. Отжиг при малых температурах или време-

= αV 1 ,H MGb f R
v

Рис. 7. Анализ результатов: (а) зависимости УЭС от вре-
мени отжига сплавов при Т = 200°С в двойных логариф-
мических координатах ln[ln(1 – Δρ(t, T)/Δρmax)]–lnt;
(б) зависимости ln(τ)–Tm/T.
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нах приводит к повышению HV. При больших
временах отжига и/или повышенных температурах
отжига величина микротвердости деформирован-
ных сплавов уменьшается. Как было показано
выше, объемная доля рекристаллизованной
структуры при отжиге деформированных сплавов
Al–0.5% Mg–Sc очень мала. Следовательно, су-
щественное снижение микротвердости при по-
вышенных временах отжига не может быть связа-
но с развитием процессов рекристаллизации. По
нашему мнению, одной из основных причин сни-
жения HV является прерывистый распад твердого
раствора, в процессе которого наблюдается выде-
ление достаточно крупных (R2 ~ 100–150 нм) ча-
стиц Al3Sс. Увеличение размера частиц Al3Sc, об-
разующихся по механизму прерывистого распада
твердого раствора, в соответствии с (4), будет
приводить к снижению микротвердости алюми-
ниевых сплавов.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

1. Методом индукционного литья и РКУП по-
лучены заготовки деформированных алюминие-
вых сплавов Al–0.5% Mg–(0.2, 0.3, 0.4)% Sc.
Сплавы характеризуются высокой термической
стабильностью деформированной микрострукту-
ры. Оптимальное сочетание микротвердости и
электропроводности удается добиться в сплаве
Al–0.5% Mg–0.3% Sc после отжига 325°С
(1440 мин): ρ = 3.09 мкОм см, HV = 805 МПа.
Сплав Al–0.5%Mg–0.2% Sc после отжига 325°С
(60 мин) имеет ρ = 3.08 мкОм см и HV = 725 МПа.
Минимальное УЭС (3.03 мкОм см) обеспечивает-
ся в сплаве с 0.2% Sc после отжига 325°С
(1920 мин); HV при этом составляет 700 МПа. Эти
значения превосходят характеристики промыш-
ленного сплава 01417, используемого для изготов-
ления малогабаритных авиационных проводов.

2. Проведен анализ зависимостей УЭС от вре-
мени отжига с использованием уравнения Джон-
сона–Мела–Аврами–Колмогорова. Показано,
что интенсивность распада твердого раствора при
отжиге сплавов Al–0.5%Mg–Sc лимитируется од-
новременно выделением наночастиц в объеме зе-
рен алюминия, преимущественно по ядрам реше-
точных дислокаций, а также выделением частиц
по механизму прерывистого распада. Высказано
предположение, что снижение микротвердости
при больших временах и/или температурах отжи-
га обусловлено преимущественным выделением
частиц по механизму прерывистого распада.

Работа выполнена при поддержке Российско-
го научного фонда (грант № 20-19-00672). Иссле-
дования микроструктуры с использованием ме-
тода ПЭМ проведены на оборудовании ЦКП “Ма-
териаловедение и металлургия” НИТУ “МИСИС”

при финансовой поддержке Минобрнауки Рос-
сии (проект № 075-15-2021-696).
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Investigation of the Decomposition of Al–Sc Solid Solution
during Annealing of Deformed Al–0.5% Mg–Sc Alloys

Ya. S. Shadrina1, A. V. Nokhrin1, A. A. Bobrov1, O. G. Krutova1, E. O. Shishulin1, G. V. Shcherbak1,
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Abstract—The results of studies of the kinetics of solid solution decomposition during firing of fine-grained
conductive alloys Al–0.5% Mg–Sc with different scandium content are presented. The alloys were obtained
by induction casting, and the fine-grained microstructure was formed using equal-channel angular pressing.
The kinetics of the decomposition of a solid solution has been studied using methods for measuring electrical
resistivity and microhardness. The results were analyzed using the Johnson–Mel–Avrami–Kolmogorov
equation. It is shown that during the firing of fine-grained alloys, the separation of Al3Sc particles along
the nuclei of lattice dislocations is observed, and discontinuous precipitation of scandium in aluminum al-
so occurs.

Keywords: aluminum, scandium, particles, diffusion, deformation



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ, 2023, том 124, № 10, с. 931–938

931

ВЛИЯНИЕ ВРЕМЕНИ МЕХАНОАКТИВАЦИИ НА ПЛОТНОСТЬ 
МЕЛКОЗЕРНИСТОГО СПЛАВА 90W–7Ni–3Fe, ПОЛУЧЕННОГО 

МЕТОДОМ ЭЛЕКТРОИМПУЛЬСНОГО СПЕКАНИЯ
© 2023 г.   В. Н. Чувильдеевa, А. В. Нохринa, *, М. С. Болдинa, Е. А. Ланцевa, Н. В. Сахаровa

aНациональный исследовательский Нижегородский государственный университет им. Н.И. Лобачевского, 
просп. Гагарина, 23, Нижний Новгород, 603022 Россия

*e-mail: nokhrin@nifti.unn.ru
Поступила в редакцию 03.02.2023 г.

После доработки 27.05.2023 г.
Принята к публикации 09.08.2023 г.

Исследовано влияние времени высокоэнергетической механоактивации (ВМА) на кинетику твер-
дофазного спекания и микроструктуру тяжелого вольфрамового сплава 90% W–7% Ni–3% Fe
(ВНЖ-90). Образцы сплава изготовлены методом электроимпульсного плазменного спекания
(ЭИПС) в вакууме. Показано, что плотность сплава ВНЖ-90 немонотонно, с минимумом, зависит
от времени ВМА. Показано, что кинетика ЭИПС механоактивированных нанопорошков имеет
двухстадийный характер; интенсивность спекания зависит от скорости ползучести по Коблу и ин-
тенсивности диффузии атомов W в кристаллической решетке γ-фазы на основе никеля.
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ВВЕДЕНИЕ

Тяжелые вольфрамовые сплавы (ТВС) системы
W–Ni–Fe (промышленное обозначение ВНЖ) об-
ладают высокой плотностью, прочностью и пла-
стичностью, а также высокой радиационной
стойкостью. ТВС системы W–Ni–Fe представля-
ют собой композиционный материал, в котором
прочные частицы α-W окружены пластичной лег-
коплавкой γ-фазой, представляющей собой твер-
дый раствор железа и вольфрама в никеле. Круп-
нозернистые промышленные ТВС с 90–95% W,
полученные методом жидкофазного спекания,
имеют плотность 17–19 г/см3, предел прочности
(σв) до 1000 МПа и относительное удлинение
25–30% [1, 2]. Дополнительное деформацион-
ное упрочнение позволяет повысить σв до 1400–
1600 МПа при сохранении удовлетворительной
пластичности [3, 4]. ТВС широко применяются в
машиностроении, и к ним предъявляются все бо-
лее высокие требования по прочности.

Стандартные технологии деформационного
упрочнения (ротационная ковка, гидроэкструзия
и др.) подошли к пределу своих возможностей для
повышения механических свойств ТВС. Для ре-
шения этой задачи исследователи используют ме-
тоды 3D-печати [5], микроволнового спекания

[6], разрабатывают современные методы синтеза
нанопорошков W–Ni–Fe [7].

Одним из перспективных методов повышения
механических свойств ТВС является совместное
применение технологии высокоэнергетической ме-
ханоактивации (ВМА) и электроимпульсного плаз-
менного спекания (ЭИПС). Технология ЭИПС
представляет собой способ высокоскоростного
горячего прессования, который обеспечивает
снижение скорости роста зерен и получение вы-
сокоплотной мелкозернистой структуры [8]. Со-
четание ВМА и ЭИПС позволяет обеспечить ре-
кордное повышение прочности и твердости ТВС
[9]. Интересно отметить, что при спекании меха-
ноактивированных нанопорошков ТВС наблю-
дается ряд неожиданных эффектов. Особого вни-
мания заслуживает немонотонный характер зави-
симости плотности от температуры спекания [9], а
также эффект снижения энергии активации спека-
ния нанопорошков [10]. При этом природа этих эф-
фектов и механизмы ЭИПС механоактивирован-
ных нанопорошков W–Ni–Fe остаются практи-
чески неисследованными.

Целью работы является исследование влияния
времени ВМА на плотность и параметры структу-
ры сплава W–7% Ni–3% Fe (ВНЖ-90), получен-
ного методом ЭИПС.

УДК 669.275

СТРУКТУРА, ФАЗОВЫЕ ПРЕВРАЩЕНИЯ
И ДИФФУЗИЯ
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МАТЕРИАЛЫ И МЕТОДИКИ
Объектом исследования являлся сплав ВНЖ-

90. Средний размер частиц по Фишеру исходных
порошков α-W, α-Ni, α-Fe составлял 0.8, 20 и
11 мкм соответственно. Порошки подвергали
ВМА в планетарной мельнице АПФ-3. Ускоре-
ние мелющих шаров ∅6–10 мм составляло 60g,
скорость перемешивания – 1450 об/мин. Контей-
неры и мелющие шары изготовлены из сплава
ВНЖ-90. Соотношение массы шаров и порошков
составляло 10 : 1. ВМА длительностью tВМА = 5, 10,
20, 40 мин осуществляли в среде аргона с добавле-
нием этилового спирта. Время ВМА выбирали
экспериментально, на основании анализа ранее
проведенных исследований [9, 10].

ЭИПС образцов ∅30 мм и высотой 4.5 мм осу-
ществляли в вакууме (6 Па), на установке Dr. Sin-
ter SPS-625. Нагрев со скоростью Vh = 100°С/мин
до температуры Ts = 1200°С осуществляли за счет
пропускания миллисекундных импульсов тока
через графитовую пресс-форму, в которую был
помещен порошок. Одноосное напряжение
(70 МПа) прикладывали одновременно с началом
нагрева. Выдержка при температуре Ts отсутство-
вала. Температуру измеряли пирометром Chino
IR-AH, сфокусированным на поверхности пресс-
формы. В качестве образцов сравнения выступа-
ли ВМА нанопорошки, предварительно (перед
ЭИПС) подвергнутые отжигу в водороде при тем-
пературе 900°С, 1 ч. Остатки графита с поверхно-
сти спеченных образцов удаляли с помощью гид-
роабразивной чистки. На финальной стадии осу-
ществляли механическую полировку образцов
для устранения науглероженного слоя толщиной
~300–350 мкм, который образуется из-за взаимо-
действия графитовой пресс-формы с образцом [8].

С помощью дилатометра Futaba Pulscale
SMM151A, входящего в состав установки Dr. Sin-
ter model SPS-625, измеряли зависимость эффек-
тивной усадки порошка от температуры нагрева
Leff(Т). Вклад теплового расширения оснастки
L0(T) определяли путем нагрева пустой пресс-
формы в аналогичном режиме. Температурную
зависимость истинной усадки порошка опреде-
ляли по формуле L(T) = Leff(T) – L0(T). Темпера-
турную зависимость скорости усадки порошка
S(T) рассчитывали в линейном приближении по
формуле S(T) = ΔL(T)/Δt, где ΔL – изменение
усадки порошка за момент времени Δt.

Исследования структуры проводили на раст-
ровых электронных микроскопах (РЭМ) Jeol
JSM-6490 и TESCAN Vega 2. Плотность образцов
(ρ) измеряли методом Архимеда при помощи ве-
сов Sartorius CPA. Величина теоретической плот-
ности принята равной ρth = 17.245 г/см3. Анализ
химического состава выполняли на атомно-эмис-
сионном спектрометре Ultima 2 ICP и на анализа-
торе Leco RHEN-602. Рентгеновский фазовый
анализ (РФА) проводили с помощью дифракто-
метра Shimadzu XRD-700. Фазовый анализ образ-
цов определяли методом Ритвельда.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНЫЕ РЕЗУЛЬТАТЫ
Аттестация порошков. На рис. 1а представлены

изображения порошков W–7% Ni–3% Fe после
40 мин ВМА. В процессе ВМА происходит обра-
зование микронных агломератов, состоящих из
нескольких десятков наночастиц (рис. 1б). После
40 мин ВМА агломераты состоят из наночастиц,
прочно соединенных друг с другом (рис. 1б).

После ВМА происходит снижение интенсив-
ности и уширение рентгеновских пиков α-W, а так-

Рис. 1. Изображение порошков W–Ni–Fe после ВМА
(tВМА = 40 мин). РЭМ. а – общий вид, б – вид аглори-
мератов.

(б)

1 �m

(a)
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же наблюдается смещение пиков α-W в область
больших углов дифракции (рис. 2а). В соответствии
с уравнением Вульфа–Брэгга (2dhkl = nλCusin2Θhkl)
это свидетельствует о том, что при ВМА происходит
уменьшение межплоскостных расстояний dhkl. Сле-
довательно, при ВМА в частицах W происходит
формирование сжимающихся полей внутренних
напряжений. Отметим, что после ВМА наблюда-
ется асимметрия пиков α-W, которые уширены в
область бóльших углов дифракции 2Θ (рис. 2а).

Размер области когерентного рассеяния (ОКР,
D), рассчитанный с использованием модели Ви-
льямсона–Холла, уменьшается от ~80–100 до
~20–25 нм при увеличении tВМА от 5 до 40 мин.
Это подтверждает ранее сделанный вывод о том,
что агломераты после ВМА состоят из нескольких
сотен наночастиц вольфрама. Зависимость степе-
ни микродеформации (ε) решетки W от времени
ВМА имеет немонотонный характер: максималь-

ная величина (~9 × 10–3) достигается после tВМА =
= 20 мин. При увеличении tВМА до 40 мин величи-
на ε уменьшается до ~6 × 10–3.

Концентрация кислорода в исходных порош-
ках W, Ni и Fe составляет 0.08, 0.3 и 0.2 вес. %, со-
ответственно. Концентрация кислорода в нано-
порошках после ВМА достигает 1.5–1.55 вес. %.
После отжига в водороде концентрация кислоро-
да в нанопорошках снижается до 0.8–0.95 вес. %.

Электроимпульсное спекание порошков. На рис. 3
представлены температурные зависимости усад-
ки L (рис. 3а) и скорости усадки S (рис. 3б).

Из рис. 3a видно, что интенсивная усадка на-
нопорошков начинается при более низких темпе-

Рис. 2. Влияние времени ВМА на уширение пика
(110) α-W (a); на размер ОКР (1) и степень микроде-
формации (2) решетки α-W (б).
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Рис. 3. Температурные зависимости усадки (a) и ско-
рости усадки (б) неотожженных нанопорошков
90% W–7% Ni–3% Fe. Времена ВМА указаны на гра-
фиках.
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ратурах, чем исходных порошков (tВМА = 0). Уве-
личение времени ВМА от 5 до 20 мин приводит к
смещению температуры начала интенсивной
усадки от 780–800 до 720°С с одновременным
увеличением максимальной усадки Lmax от 2.6–
2.7 до 3.6–3.7 мм. Увеличение времени ВМА до
40 мин приводит к снижению Lmax до 3.0–3.1 мм.
Аналогичный характер зависимости Lmax(tВМА)
наблюдается для отожженных порошков.

Как видно из рис. 3б, увеличение tВМА приво-
дит к смещению зависимостей S(T) в область мень-
ших температур и увеличению максимальной ско-
рости усадки Smax. Максимум скорости усадки
(Smax ~ 10–2 мм/с) для крупнозернистых порошков
наблюдается при ~1060–1080°С. Увеличение tВМА
до 20–40 мин приводит к повышению Smax до
~(1.1–1.2) × 10–2 мм/с и снижению температуры,
соответствующей максимуму зависимости S(T),
до 850–890°С.

Отжиг в водороде приводит к (i) увеличению
усадки порошков, (ii) к незначительному умень-
шению температуры, соответствующей максиму-
му зависимости S(T), и (iii) к слабому увеличению
скорости усадки Smax.

Плотность образцов немонотонно зависит от
tВМА. Как видно из табл. 1, увеличение tВМА от 0 до
20 мин приводит к снижению ρ от 16.97 до
15.68 г/см3, а после ВМА длительностью 40 мин
плотность возрастает до 16.78 г/см3. Аналогичный
характер имеет зависимость ρ(tВМА) для отожжен-
ных нанопорошков. Подчеркнем, что предвари-
тельный отжиг привел к увеличению ρ спеченных
образцов на ~0.1–0.2 г/см3.

ТВС, изготовленные из неотожженных нано-
порошков, имеют неоднородную микроструктуру
(рис. 4а), в которой встречаются крупные зерна,
представляющие собой участки рекристаллизо-
ванной структуры с минимальным содержанием
γ-фазы. Такие крупные зерна наиболее часто
встречаются в образцах, спеченных из нанопо-

рошков с tВМА ≥ 10 мин. Отжиг в водороде приво-
дит к уменьшению объемной доли и размера
крупных зерен (рис. 4б). Это позволяет предполо-
жить, что причиной появления аномально круп-
ных зерен является повышенная концентрация
кислорода в нанопорошках.

ОБСУЖДЕНИЕ РЕЗУЛЬТАТОВ

Проанализируем механизмы ЭИПС нанопо-
рошков W–Ni–Fe. Как видно из рис. 3a, кривая
L(T) имеет обычный трехстадийный характер;
усадка порошков практически полностью завер-
шается в интервале температур от 750–800 до
1000–1050°С (Стадия II). Интенсивность усадки
нанопорошков на Стадии III (1000–1050°С), на
которой протекает рост зерен, очень мала.

Для анализа кинетики уплотнения нанопо-
рошков на Стадии II используем модель Янга-
Катлера [11], описывающую начальную стадию
неизотермического спекания сферических ча-
стиц в условиях одновременного протекания
процессов объемной и зернограничной диффу-
зии, а также пластической деформации. В соот-
ветствии с [11], угол наклона зависимости
ln(T∂ε/∂T)–Tm/T соответствует эффективной
энергии активации спекания mQs2, где m – чис-
ленный коэффициент, зависящий от механизма
диффузии (m = 1/3 – для зернограничной диффу-
зии, m = 1/2 – для объемной диффузии, m = 1 –
для ползучести [11]), Tm – температура плавле-
ния, которая принята равной температуре плав-
ления γ-фазы (1723 K) [1, 2].

Как видно из рис. 5, зависимости ln(T∂ε/∂T)–
Tm/T имеют обычный двухстадийный характер,
что подтверждает корректность применения мо-
дели Янга–Катлера для анализа кинетики ЭИПС
сплавов W–Ni–Fe. Эффективная энергия актива-
ции ЭИПС крупнозернистых порошков при m = 1/3
близка к энергии активации зернограничной
диффузии в никеле (Qb = 115 кДж/моль [12]).

Таблица 1. Плотность, параметры микроструктуры и энергии активации ЭИПС (для Стадий II и III) сплава
ВНЖ-90

tВМА, 
мин

ЭИПС нанопорошков после ВМА ЭИПС отожженных нанопорошков

ρ, 
г/см3

d, 
мкм

Стадия II Стадия III
ρ, 

г/см3
d, 

мкм

Стадия II Стадия III

mQs2, 
kTm

m
Qs2, 

kTm/кДж/моль
Qs3, 

kTm/кДж/моль
mQs2,
kTm

m
Qs2,

kTm/кДж/моль
Qs3,

kTm/кДж/моль

0 16.97 1.3 3.9 1/3 11.7/167 16.1/230 17.02 1.2 3.2 1/3 9.6/137 17.2/246
5 16.64 0.9 6.5 1 6.5/93 17.8/255 16.79 1.0 5.9 1 5.9/84 15.4/221

10 16.45 0.8 6.0 6.0/86 19.1/273 16.92 0.7 4.9 4.9/70 14.7/210
20 15.68 0.7 5.2 5.2/75 18.9/271 16.31 0.6 4.6 4.6/65 15.8/226
40 16.78 0.7 7.0 7.0/100 19.2/275 17.04 0.6 6.4 6.4/92 16.8/240
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Хорошее соответствие энергии активации
ЭИПС нанопорошков с литературными данными
по энергиям активации диффузионных процессов
(см., например, [13]) наблюдается при m = 1
(табл. 1). Значение m = 1 и близость энергии ак-
тивации ЭИПС к энергии активации зерногра-
ничной диффузии позволяет сделать вывод, что
кинетика интенсивного уплотнения нанопорош-
ков W–7% Ni–3% Fe определяется интенсивно-
стью ползучести по Коблу.

Из табл. 1 видно, что отжиг нанопорошков в
водороде приводит к снижению энергии актива-
ции ЭИПС (табл. 1). По нашему мнению, этот
эффект связан, в первую очередь, с уменьшением
содержания частиц оксидов вольфрама при отжи-
ге порошков W–Ni–Fe в водороде. На поверхно-
сти порошков вольфрама, в процессе их хране-
ния, адсорбируется кислород и образуются окси-
ды вольфрама. В результате взаимодействия
атомов водорода с оксидом вольфрама образуют-
ся пары воды и металлический вольфрам. Нано-
частицы оксидов, располагающиеся по границам

зерен, могут приводить к снижению скорости
ползучести на второй стадии ЭИПС. Уменьше-
ние содержания частиц оксидов будет приводить
к увеличению скорости ползучести и уменьше-
нию энергии активации ЭИПС.

При высоких температурах угол наклона зави-
симости ln(T∂ε/∂T)–Tm/T (рис. 5) становится от-
рицательным и для оценки энергии активации
спекания на Стадии III необходимо использовать
другие подходы. В соответствии с [14], оценка
энергии активации на Стадии III может быть про-
ведена с использованием модели диффузионно-
го растворения пор вблизи границ зерен. Энер-
гия активации спекания Qs3 в рамках этой моде-
ли определяется по углу наклона зависимости
ln(ln(αρ/ρth/(1 – ρ/ρth))–Tm/T, где α – коэффици-
ент уплотнения прессовки (α = 0.45 для нанопо-
рошков α-W) (рис. 6). Методика расчета темпера-
турной зависимости уплотнения порошков
ρ/ρth(Т) на основании анализа температурной за-
висимости усадки L(T) описана в работе [14].

Рассчитанные значения Qs на Стадии III хоро-
шо соответствуют энергии активации диффузии
атомов W в γ-фазе. При этом следует отметить,
что в литературе имеются данные о различных
значениях энергии активации спекания сплавов
ВНЖ. Например, в работе [15] указано, что для
сплава W–8.4Ni–3.6Fe величина Qs составляет
250 кДж/моль, в [16] приведено значение Qs =
= 367 кДж/моль для сплава W–8.4Ni–3.6Fe и
480 кДж/моль для сплава W–3Ni–2Fe. В [17] по-
казано, что энергия активации ЭИПС сплава
W–5.6Ni–1.4Fe варьируется от 200 до 454 кДж/моль
в зависимости от скорости нагрева. Энергия ак-
тивации диффузии 181W в решетке никеля состав-

Рис. 4. Микроструктура сплава ВНЖ-90, изготовлен-
ного из неотожженных (a) и отожженных (б) нанопо-
рошков (tВМА = 40 мин).

10 �m

(a)

(б)

10 �m

Рис. 5. Зависимости (T∂ε/∂T)–Tm/T для сплава ВНЖ-
90. Анализ механизмов уплотнения неотожженных
нанопорошков на Стадии II.
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ляет Q
v
 ~ 268–309 кДж/моль [18]. Для объемной

диффузии в системе Ni–W и в Fe–W значение Q
v

составляет 295–306 кДж/моль и 268 кДж/моль,
соответственно [19, 20]. Таким образом можно
сделать вывод, что уплотнение нанопорошков
W–Ni–Fe при высоких температурах определяет-
ся интенсивностью процессов диффузии атомов
W в кристаллической решетке γ-фазы на основе
никеля.

Причиной уменьшения температуры спекания
механоактивированных нанопорошков W–Ni–Fe
является низкая энергия активации зерногранич-
ной диффузии в мелкозернистых сплавах.

Причиной снижения энергии активации зерно-
граничной диффузии в мелкозернистых металлах
является увеличение свободного объема границ зе-
рен Δα [21]. Величина Δα пропорциональна плот-
ности дислокаций ориентационного несоответ-
ствия (ДОН), попадающих в границы зерен при
интенсивной пластической деформации. В про-
цессе ВМА происходит измельчение частиц γ-фа-
зы и накопление на границах зерен ДОН. Повы-
шенная диффузионная проницаемость неравно-
весных границ зерен γ-фазы при спекании
приводит к ускорению диффузии атомов W в γ-фазе
и к увеличению скорости ползучести по Коблу. Эти
факторы будут приводить к уменьшению энергии
активации спекания нанопорошков W–Ni–Fe.

Вторым фактором, способствующим сниже-
нию энергии активации ЭИПС нанопорошков,
может быть неравновесное состояние их кристал-
лической решетки (см. [22]). В процессе ВМА на-

блюдается ассиметричное искажение пика (110)
α-W в сторону больших углов отражения. Это
означает, что параметр решетки в поверхностном
слое частиц W оказывается меньше, чем в цен-
тральной части частиц W. Асимметрия пика α-W
может быть обусловлена деформационно-стиму-
лированным растворением атомов Ni и Fe в по-
верхностном слое частиц α-W. При увеличении
времени ВМА будет происходить увеличение
концентрации атомов Ni и Fe в поверхностном
слое наночастиц α-W, а также увеличение кон-
центрации атомов W в частицах γ-фазы с нерав-
новесными границами зерен.

Как известно, вольфрам при повышенных
температурах хорошо растворяется в γ-фазе –
концентрация W в γ-фазе может достигать 25–
28 вес. % [2]. Это приводит к частичному раство-
рению частиц α-W в γ-фазе при спекании. Этот
процесс может быть ускорен за счет сильной ис-
каженности решетки поверхностных слоев ча-
стиц α-W и неравновесного состояния границ зе-
рен γ-фазы.

Рассмотрим теперь причины немонотонной
зависимости плотности сплава ВНЖ-90 от време-
ни ВМА (табл. 1). Данный эффект наблюдается, в
том числе, для нанопорошков подвергнутых от-
жигу в водороде и, следовательно, его природа не
связана с окислением наночастиц в процессе хра-
нения.

Основной причиной снижения плотности спла-
ва является деформационно-стимулированное рас-
творение атомов W в решетке γ-фазы при ВМА.
Этот эффект для сплава ВНЖ-90 может иметь зна-
чительный масштаб, поскольку объемная доля γ-фа-
зы в сплаве ВНЖ-90 превышает 20%. Увеличение
tВМА приводит к повышению объемной доли ча-
стиц вольфрама растворившихся в γ-фазе при
ВМА. Уменьшение начальной плотности нано-
порошков W–Ni–Fe будет, при прочих равных
условиях, приводить к уменьшению финальной
плотности сплава при заданном режиме спекания.

Следует отметить, что ускорение процессов
зернограничной диффузии и повышение скоро-
сти ползучести должно приводить к увеличению
скорости твердофазного спекания нанопорош-
ков W–Ni–Fe. Этот эффект будет частично “ком-
пенсировать” негативное влияние ВМА на плот-
ность сплава ВНЖ-90.

Вопрос о причинах повышения плотности
сплава ВНЖ-90 при больших временах ВМА явля-
ется более сложным. По нашему мнению, этот эф-
фект обусловлен одновременно тремя факторами.

Во-первых, следует отметить, что при больших
временах ВМА интенсивность деформационно-
стимулированного растворения частиц вольфра-
ма может уменьшаться из-за достижения предела
растворимости W в γ-фазе. В этом случае увеличе-
ние времени ВМА приводит к повышению скоро-

Рис. 6. Зависимости ln(ln(αρ/ρth/(ρ/ρth – 1))–Tm/T
для неотожженных нанопорошков W–7% Ni–3% Fe.
Анализ механизмов ЭИПС на Стадии III.
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сти ползучести из-за увеличения степени нерав-
новесности границ зерен γ-фазы и уменьшения
размера зерна сплава (табл. 1).

РФА показывает, что степень микродеформа-
ции решетки α-W при tВМА = 40 мин начинает
снижаться (рис. 2б). Этот эффект может быть
обусловлен снижением концентрации атомов Ni
и Fe в поверхностном слое частиц α-W и умень-
шением плотности дислокаций в наночастицах
α-W. Наиболее вероятной причиной наблюдае-
мого эффекта может быть разогрев порошков при
ВМА, который снижает степень искаженности
кристаллической решетки частиц α-W. Это будет
приводить к повышению плотности вольфрамо-
вого сплава.

Третьей вероятной причиной является увели-
чение плотности агломератов после ВМА дли-
тельностью 40 мин. Этот эффект может быть обу-
словлен процессом интенсивной пластической
деформации наночастиц при ВМА, а также разо-
гревом порошков. Увеличение плотности уклад-
ки наночастиц внутри агломератов будет приво-
дить к повышению начальной плотности порош-
ковой композиции W–Ni–Fe и, как следствие,
обеспечит возможность достижения более высо-
кой финальной плотности вольфрамового сплава
при спекании в одинаковых условиях.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
1. Высокоэнергетическая механоактивация

(ВМА) порошков W–Ni–Fe приводит к измель-
чению частиц вольфрама и формированию пере-
сыщенного твердого раствора атомов W в γ-фазе.
После ВМА наночастицы W имеют структуру
“ядро–оболочка” c повышенной концентрацией
атомов Ni и Fe в поверхностном слое наночастиц
α-W. Это приводит к уширению и асимметрии
рентгеновских пиков α-W.

2. Кинетика уплотнения нанопорошков при
ЭИПС определяется интенсивностью ползучести
по Коблу при низких температурах и интенсив-
ностью диффузии атомов W в кристаллической
решетке γ-фазы на основе никеля при высоких
температурах. Показано, что плотность сплава
ВНЖ-90 немонотонно, с минимумом, зависит от
времени ВМА.

3. Показано, что отжиг в водороде механоакти-
вированных нанопорошков приводит к сниже-
нию энергии активации ЭИПС и повышению
плотности ТВС. Это обусловлено снижением
концентрации кислорода в нанопорошках при
отжиге в водороде, уменьшением содержания ча-
стиц оксидов и, как следствие, увеличением ско-
рости ползучести по Коблу.

Работа выполнена при поддержке Программы
“Приоритет-2030” Минобрнауки России (грант
№ H-498-99_2021-2023).
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Effect of Mechanical Activation Time on the Density of Fine-Grained Tungsten Alloy 
90W–7Ni–3Fe, Obtained by Spark Plasma Sintering

V. N. Chuvil’deev1, A. V. Nokhrin1, *, M. S. Boldin1, E. A. Lantsev1, and N. V. Sakharov1
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Abstract—The influence of the high-energy mechanical activation (HMA) time on the kinetics of solid-phase
Spark Plasma Sintering (SPS) and the microstructure of a heavy tungsten alloy 90W–7Ni–3Fe has been
studied. The density of the alloy 90W–7Ni–3Fe nonmonotonically, with a minimum, depends on the time
of the HMA. The kinetics of the SPS of nanopowders has a two-stage character; the sintering intensity de-
pends on the rate of Coble creep and the intensity of diffusion of W atoms in the crystal lattice of the nickel-
based gama-phase.

Keywords: tungsten alloy, mechanical activation, sintering, diffusion, density



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ, 2023, том 124, № 10, с. 939–948

939

НАНОРАЗМЕРНАЯ ЗАВИСИМОСТЬ ВЗАИМНОЙ РАСТВОРИМОСТИ 
В ТВЕРДОМ СОСТОЯНИИ В МЕТАЛЛИЧЕСКОЙ СИСТЕМЕ Mo–Ru
© 2023 г.   А. А. Афашаговa, *, М. А. Шебзуховаa, К. Ч. Бжихатловa, А. Х. Ципиноваa

aФГБОУ “Кабардино-Балкарский государственный университет им. Х.М. Бербекова”,
ул. Чернышевского, 173, Нальчик, 360004 Россия

*e-mail: sh-madina@mail.ru
Поступила в редакцию 05.05.2023 г.

После доработки 22.07.2023 г.
Принята к публикации 10.08.2023 г.

Работа посвящена построению методики расчета кривых растворимости молибдена и рутения в
твердом состоянии в бинарной системе Mo–Ru c учетом наноразмерных эффектов. Подход базиру-
ется на термодинамике фазовых равновесий с учетом поверхностных явлений в рамках термодина-
мического метода разделяющих поверхностей Гиббса. В качестве такой разделяющей поверхности
выбрана поверхность натяжения. Расчеты растворимости проводились с учетом размерных зависи-
мостей индивидуальных характеристик металлов и параметров межчастичного взаимодействия в
фазах. Наблюдается хорошее согласие полученных результатов с имеющимися экспериментальны-
ми данными для макроскопического случая.

Ключевые слова: растворимость, размерная зависимость, наночастица, бинарная система
DOI: 10.31857/S0015323023600740, EDN: RGHTPA

ВВЕДЕНИЕ
В последние годы одной из важнейших задач

физического материаловедения является созда-
ние нанокомпозитных материалов, которые бла-
годаря своим уникальным свойствам, обладают
широкими перспективами применения в самых
различных областях науки и техники. Сегодня та-
кие материалы жизненно необходимы для разви-
тия современной авиации, приборостроения,
атомной промышленности и т.д.

Под термином “нанокомпозиты” понимают
материалы, полученные при введении нанораз-
мерных частиц в структурообразующую твердую
фазу, так называемую матрицу. Особый интерес
представляют дисперсно-упрочненные компози-
ты. К ним, в основном, относятся материалы на
основе металлических наночастиц. При этом фи-
зические свойства таких материалов могут очень
сильно меняться в зависимости от формы и раз-
мера частиц. Так, например, в случае использова-
ния нанодисперсных частиц сферической фор-
мы, анизотропии в получаемых материалах прак-
тически не возникает. Если же наночастицы
интенсивно взаимодействуют с материалом мат-
рицы, то в расплаве возникает большое количе-
ство зародышей кристаллизации, что приводит к
формированию материала с более высокой кри-
сталличностью (для полимеров) или же к образо-
ванию металла, имеющего более мелкокристал-

лическую структуру. А это способствует увеличе-
нию механической прочности материала [1].

Проблема размерных эффектов охватывает
практически все разновидности материалов (кон-
солидированные объекты, нанопорошки и наноча-
стицы, нанополупроводники, катализаторы, нано-
полимеры, нанопористые структуры и другие) [2]. В
последние годы также появилось достаточно много
исследований, посвященных изучению размерных
зависимостей физических свойств бинарных ме-
таллических систем. Так, например, в работе [3]
был сделан вывод о существовании общих законо-
мерностей в формировании свойств наночастиц,
внедренных в металлическую матрицу. Авторы
синтезировали путем закалки из жидкого состоя-
ния образцы нанокомпозитов из несмешиваемых
в твердом состоянии элементов Cu и Pb. Анализ
данных выявил снижение температуры сверхпро-
водящего перехода, температуры Дебая и тепло-
емкости нановключений частиц свинца в компо-
зитах. Наблюдалось возрастание теплоемкости
Pb при переходе от кристаллического состояния к
нанокристаллическому, что объяснялось вкла-
дом поверхностных колебательных мод в тепло-
емкость, которая изменяется обратно пропорци-
онально размеру частиц.

Одним из важных физических свойств метал-
лов является электропроводность. Изучению раз-
мерных зависимостей данной величины посвя-
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щено достаточно много работ. Так, в работе [4]
проводилось исследование электропроводности
тонких пленок ряда оксидов в зависимости от
температуры и толщины пленки. Для нанокри-
сталлических образцов наблюдалось значитель-
ное повышение электропроводности и снижение
энергии ее активации. Расчеты показали, что
проводимость таких тонких пленок более чем на
три порядка превышала проводимость, связан-
ную с решеткой, что ярко демонстрирует огром-
ный потенциал наноразмерных материалов.

Влияние величины зерен на гальванические и
электрические характеристики наноструктурных
пленок TiN изучалось в работе [5]. Уменьшение
величины зерна в три раза приводит к уменьше-
нию проводимости почти в десять раз, но не ска-
зывается на величине коэффициента Холла. Это
свидетельствует о том, что концентрация носите-
лей заряда в пленках с различной величиной кри-
сталлитов практически одинакова, а различие в
подвижности обусловлено рассеянием носителей
на межкристаллитных границах.

В работах [6, 7] изучалось влияние размерного
фактора на ряд магнитных характеристик наноп-
ленок и влияние температуры осаждения на вели-
чину зерна, текстуру, остаточные напряжения и
решеточную деформацию. Данная проблематика
интересна в практическом плане для создания
новых материалов с высоким уровнем эксплуата-
ционных характеристик.

Однако размерный эффект наблюдается не
только при изучении свойств материалов, но и тер-
модинамических параметров равновесия в гетеро-
генных системах. В частности, поверхностная энер-
гия помимо фундаментального значения, важна
для многих материаловедческих и технологиче-
ских приложений (расчет диаграмм состояния,
оценки разрушения, размола, растворения, сма-
чивания и др.). Поэтому выявлению характера
изменения поверхностной энергии в нанораз-
мерном интервале объектов посвящено достаточ-
но много работ (см., например, [8, 9]). Имеются
также многочисленные исследования влияния
размерных эффектов на температуру плавления,
энтропию и теплоту плавления, поверхностное
натяжение, смачивание (см., напр., [10–15]) и
другие термодинамические параметры.

Но особый интерес в рамках представленной
работы имеют исследования по изучению влия-
ния наноразмерных выделений на состав сосуще-
ствующих фаз в бинарных и многокомпонентных
системах. В настоящее время получено достаточ-
но много теоретических и экспериментальных
данных по размерной зависимости растворимо-
сти (см., напр. [16–21]).

В работах [19, 20] изучалась возможность леги-
рования наночастиц примесями. Путем мини-
мизации свободной энергии системы, состоя-

щей из твердой частицы B, находящейся в огра-
ниченной среде A (расплав), было получено
выражение для равновесной концентрации  в
частице B в виде [19]:

(1)

где  – равновесная концентрация A в массивном
кристалле B;  – объем одного моля B; V и S – объ-
ем и площадь поверхности частицы; R – газовая
постоянная; T – температура;  –
параметр, который выражается через поверхност-
ную энергию  на границе расплава и дис-
персной частицы и аналогичную величину  на
той же границе, но без учета взаимной раствори-
мости; x – концентрация компонентов расплава в
частице B.

Анализируя (1), авторами был сделан вывод о
том, что равновесная растворимость примесей в
дисперсных частицах нанометрового размера
превышает равновесную растворимость в мас-
сивных образцах. Также было показано, что од-
новременный учет изменения поверхностной и
объемной энергии при растворении примесей при-
водит к стабилизации дисперсной системы. Отме-
тим, что при получении соотношения (1) и его ис-
пользовании (авторы оценивают  для
металлических наночастиц размером 2 нм) при-
нят ряд допущений, в том числе по концентраци-
онной и размерной зависимости поверхностной
энергии. Кроме того, соотношения типа (1) могут
быть обоснованы при сравнительно больших раз-
мерах частиц , где τ – толщина поверхност-
ного слоя.

Научные исследования авторов [20–22] посвя-
щены изучению фазового равновесия в бинарных
сплавах с учетом фазовых выделений. Так, в рабо-
те [21] были получены соотношения для зависи-
мости концентрации компонентов в дисперсной
частице  и матрице  от радиуса преципитата R:

(2)

(3)

где  и  – концентрации компонентов
A и B в соответствующих фазах при ; ,

,  – энергии парного взаимодействия;
,  – параметры квазихимического

взаимодействия в матрице и дисперсной частице;
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 – число связей поверхностного атома с атома-
ми матрицы; z – число связей атома, находящего-
ся в малой частице; α – параметр, определяемый
типом кристаллической решетки; k – постоянная
Больцмана.

Рассчитанные значения концентраций по
формулам (2) и (3) дают хорошее согласие с экс-
периментом [23]. Несмотря на такое согласие, от-
метим, что при получении этих выражений были
приняты определенные предположения, в том
числе при нахождении числа атомов соответству-
ющего сорта в поверхностном слое. При решении
подобной задачи возникают также вопросы по
учету размерной зависимости параметра квазихи-
мического взаимодействия в матрице и дисперс-
ной частице. Требует обсуждения вопрос о спе-
цифике идентификации размера частицы (лока-
лизации частицы), т.е. о выборе разделяющей
поверхности (поверхности натяжения, эквимоле-
кулярной поверхности и др.), которая использу-
ется при записи фундаментальных соотношений
в термодинамике дисперсных систем.

В последующих работах этих авторов (см., на-
пример, [22]), были учтены достаточно полные
характеристики межфазного слоя в бинарных и
многокомпонентных системах, в том числе энер-
гия и ширина переходного слоя, а также случай
плоской и искривленной поверхности. При этом
для описания профиля концентрационного рас-
пределения компонентов применялась кубиче-
ская аппроксимация (в отличие от линейной,
традиционно используемой на практике).

На сегодняшний день исследования, посвя-
щенные изучению размерных зависимостей фи-
зических свойств и термодинамических парамет-
ров дисперсных систем, активно продолжаются.

В настоящей работе ставилась задача построе-
ния методики расчета размерной зависимости
взаимной растворимости компонентов в бинар-
ной системе с наночастицами в рамках термоди-
намики фазовых равновесий на примере бинар-
ной системы Mo–Ru. Данный подход основан на
классическом методе описания фазовых равнове-
сий с использованием представления о разделяю-
щей поверхности. Полученные конечные резуль-
таты для искривленных поверхностей (малых
объектов) справедливы вплоть до обращения ра-
диуса поверхности натяжения в нуль, что соот-
ветствует обращению работы образования равно-
весного зародыша в нуль и достижению материн-
ской фазой границ устойчивости относительно
непрерывных изменений. При таком подходе
удается установить обоснованные соотношения
между основными параметрами состояния систе-
мы в области размеров, соответствующих макро-
скопическому состоянию. Настоящая работа яв-
ляется продолжением наших исследований в об-
ласти поверхностных явлений и фазовых

Sz равновесий в двухкомпонентных нано- и макро-
системах [24–28].

СООТНОШЕНИЯ ДЛЯ СОСТАВОВ 
СОСУЩЕСТВУЮЩИХ ФАЗ, 

ПОЛУЧЕННЫЕ С ИСПОЛЬЗОВАНИЕМ 
ТЕРМОДИНАМИЧЕСКОГО ПОДХОДА

Рассмотрим бинарную систему, состоящую из
монодисперсных частиц (1-й_компонент), име-
ющих сферическую форму, и матрицы (2-й_ком-
понент). Таким образом, рассматриваемая систе-
ма состоит из двух сосуществующих α и β-фаз и
искривленного межфазного слоя σ между ними в
равновесном состоянии. В рамках термодинами-
ки поверхностных явлений мы можем получить
достаточно строгие соотношения для составов α
и β-фаз в двухкомпонентной наносистеме с ис-
кривленной границей раздела.

Для этого воспользуемся термодинамическим
методом разделяющих поверхностей Гиббса [29]
и выберем в качестве такой разделяющей поверх-
ности – поверхность натяжения r. Также введем в
рассмотрение параметр Толмена δ, который
определяется как , где re – радиус экви-
молекулярной разделяющей поверхности.

Обозначим через ,  и  – молярные
доли первого компонента в α, β-фазах и межфаз-
ном слое σ. Тогда из условия минимума термоди-
намического потенциала Гиббса в двухфазной
системе, состоящей из двух компонентов, и усло-
вий равновесия фаз можно получить следующие
соотношения [26]:

(4)

(5)

(6)

где σ – межфазное натяжение на границе α и β-
фаз; T – температура,  и  – давления в со-
существующих фазах. В выражениях (4)–(6) фи-
гурируют парциальные значения энтропии ,

, , объема  и , поверхности , частей
объема поверхностного слоя  и  на моль для

1-го компонента. При этом , где

 – парциальный молярный объем 1-го компо-
нента в поверхностном слое, g – молярный термо-
динамический потенциал Гиббса, .

Необходимо заметить, что величина g22 явля-
ется функцией параметров состояния двухком-

= −eδ r r

( )α
1x ( )β

1x ( )σ
1x

( ) ( )σ α σ α α
α

σ β σ σ σ α α α
β

ω σ + − − υ − υ −

− υ + − =

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

( ) ( ) ( ) ( ) ( ) ( ) ( ) ( )
1 2 22 2 2 22 2 0;

d s s dT dP

dP x g dx x g dx

( )β α α α β β

α α α β β β

− + υ − υ =

= −

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

( ) ( ) ( ) ( ) ( ) ( )
2 22 2 2 22 2 ;

s s dT dP dP

x g dx x g dx

( ) ( )α β− = σ( ) ( ) 2 ,d P P d r

( )αP ( )βP

( )α
1s

( )β
1s

( )σ
1s

( )υ α
1

( )υ β
1 1ω

( )υ σ
1α

( )υ σ
1β

( ) ( ) ( )υ + υ = υσ σ σ
1α 1β 1

( )υ σ
1

≡ ∂ ∂2 2
22 2g g x



942

ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 124  № 10  2023

АФАШАГОВ и др.

понентной системы. Ее нахождение возможно в
рамках рассмотрения различных моделей. При
этом энергию смешения Q можно определить
через энергии парного взаимодействия частиц
ε12, ε11, ε22 и координационное число z в виде

, где NA – число Авога-
дро. Тогда в приближении идеальных растворов

, а в нулевом приближении теории
регулярных растворов получается выражение

.

Выражения (4) и (5) можно использовать при
различных физических условиях, например, при
условии постоянства давления во внешней фазе и
при заданной степени дисперсности системы.
Условие постоянства давления  широ-
ко применяется, когда бинарная система состоит
из макроскопических конденсированных фаз
[30]. Также в термодинамике дисперсных систем
довольно часто используется условие, соответ-
ствующего постоянным, но конечным значениям
радиуса кривизны r = const [29].

В рамках модели регулярных растворов, кото-
рая наиболее часто используется при рассмотре-
нии твердых растворов, содержащих выделения
второй фазы нанометрового размера [21], а также
с использованием исходных соотношений (4)–
(6) можно получить уравнения, которые удобны
для интегрирования:

(7)

(8)

(9)

где, следуя Гиббсу, буква “D” используется для
обозначения постоянства температуры при диф-
ференцировании первых слагаемых [31], нижний
индекс “0” указывает на принадлежность соответ-
ствующих величин к чистым компонентам, δ01 –
параметр Толмена для первого компонента.

Прежде чем интегрировать соотношения (7) и
(8) необходимо отметить, что при расчете пара-
метров фазового равновесия для температур вы-
ше температуры Дебая допускается независи-
мость скачка энтропии от температуры [32–34].
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Тогда после интегрирования имеем следующие
соотношения:

(10)

(11)

где  – температура равновесия α и β-фаз для
1-го компонента,  – межфазное натяже-
ние 1-го компонента при данной температуре.

Уравнение (10) для межфазного натяжения не
имеет аналога для плоской поверхности и при r → ∞
переходит в уравнение, которое связывает соста-
вы двух сосуществующих фаз в бинарной системе
в макроскопическом случае в зависимости от
температуры, полученное в приближении регу-
лярности [33, 34]. Если зафиксировать темпера-
туру и принять условие независимости межфаз-
ного натяжения и молярного объема от размера,
то в приближении идеальности из данных соот-
ношений можно получить формулу Оствальда–
Фройндлихта [25] по растворимости малых кри-
сталлов.

Интегрирование (11) проводится при измене-
нии концентраций от единицы до текущих значе-
ний. Тогда для систем с заданной степенью дис-
персности можно получить уравнение:
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гичных уравнения, только записанные через ха-
рактеристики второго компонента. В итоге мы
имеем систему, состоящую из четырех уравне-
ний, из которых мы и находим составы в сосуще-
ствующих фазах и межфазном слое. При расчете
составов в α и β фазах нам приходилось на проме-
жуточном этапе рассчитывать состав в межфаз-
ном слое  и межфазное натяжение σ.

МЕТОДИКА ПРОВЕДЕНИЯ РАСЧЕТОВ 
ДЛЯ КРИВЫХ РАСТВОРИМОСТИ 

В СИСТЕМЕ Mo–Ru
В настоящей работе была предложена методи-

ка расчета кривых растворимости в твердом со-
стоянии для бинарной системы Mo–Ru. Кривые
растворимости рутения в молибдене и молибдена
в рутении показаны на рис. 1 линиями 1 и 2 соот-
ветственно. Данная система интересна благодаря
своему применению в ядерной энергетике. Мо-
либден также имеет широкое применение. Его
вместе с рядом других элементов добавляют в со-
став стали. Он делает сплавы железа и углерода
более прочными, повышает их сопротивляемость
износу. Молибден и его сплавы отличаются высо-
ким модулем упругости, малым температурным
коэффициентом расширения, хорошей термо-
стойкостью, малым сечением захвата тепловых
нейтронов. Также система Mo–Ru интересна
тем, что в ней существует тенденция к упорядочи-
ванию.

Диаграмма состояния системы Mo–Ru [35] от-
носится к диаграммам эвтектического типа, где
имеются твердые растворы с ОЦК-структурой на
основе Mo (фаза β) и с ГПУ-структурой на основе
Ru (фаза γ). При низких температурах (ниже 2268,
2218 К по данным [36] и [35] соответственно) в
равновесии находятся твердые фазы β и γ. При
более высоких температурах в равновесии нахо-
дятся соответственно фаза β и жидкость, а также γ
и жидкость.

Таким образом, на диаграмме состояния для
бинарной системы Mo–Ru отражены следующие
фазовые равновесия:

– твердый раствор с ОЦК-структурой и жид-
кость (β–ж);

– твердый раствор с ГПУ-структурой и жид-
кость (γ–ж);

– твердый раствор с ОЦК-структурой и твер-
дый раствор с ГПУ-структурой (β–γ).

Для решения поставленной задачи о нахожде-
нии размерной зависимости взаимной раствори-
мости в твердом состоянии в системе Mo-Ru мы
должны рассмотреть фазовое равновесие β–γ.
Подход основан на использовании значений со-
става твердых фаз, находящихся в равновесии с
жидким раствором (β–ж и γ–ж), которые были
получены нами в работе [26]. В этом случае инте-
грирование соотношений (10) и (11) необходимо

( )σ
1x

проводить от данных по составу фаз и температу-
ре, относящихся к эвтектической точке. Для мак-
роскопического случая будем иметь следующие
соотношения:

(14)

(15)

где , , ,  – концентрации первого и
второго компонентов в твердых фазах β и γ при
эвтектической температуре .

Эти данные, полученные для макроскопиче-
ского случая, использовались в дальнейшем в ка-
честве входных данных. Известна также темпера-
тура эвтектики, которая является точкой пересе-
чения линий ликвидус для случаев равновесия
β‒ж и γ–ж.

При учете размерных эффектов (дисперсная
частица в дисперсионной среде) для нахождения
размерных зависимостей  и  будем ис-
пользовать уравнения (12). В результате имеем:
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Рис. 1. Фазовая диаграмма состояния системы Mo–
Ru [35].
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(17)

Добавив к уравнениям (16) и (17) аналогичные
выражения, записанные через характеристики
второго компонента, мы будем иметь систему, со-
стоящую из четырех уравнений для нахождения

состава межфазного слоя  при , что позволит

нам найти размерные зависимости  и .

НАХОЖДЕНИЕ ПАРАМЕТРА ТОЛМЕНА 
И РАЗМЕРНЫХ ЗАВИСИМОСТЕЙ 

ХАРАКТЕРИСТИК КОМПОНЕНТОВ

Для проведения численных расчетов по полу-
ченным соотношениям, необходимы выражения
для размерных зависимостей межфазного натя-
жения σ01 и температуры равновесия сосуществу-
ющих фаз T01. Также необходимо рассчитать па-
раметр Толмена δ01 и учесть размерный фактор
для параметра квазихимического взаимодействия
Q. Необходимо отметить, что во всех исходных
соотношениях индивидуальные характеристики
компонентов, такие как , ,  тоже зависят
от r.

В работе [13] было предложено уравнение для
нахождения размерной зависимости σ от безраз-
мерного параметра x  в виде:

(18)

где , ,

, , 
.

Значения параметров a, b и c находятся из сов-
местного решения системы уравнений:
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где , ,  – термиче-

ский коэффициент объемного расширения, Δδ =

.

Для размерной зависимости температуры фазо-
вого равновесия использовалось выражение [10]:

(19)

где  и  – поверхностные натяжения твер-
дой наночастицы и матрицы на границе со свои-
ми насыщенными парами,  – теплота плав-
ления фазового (α → β) перехода. Результаты рас-
четов по данной формуле достаточно хорошо
совпадают с экспериментальными данными [10].

Что касается нахождения энергии смешения
Q, то, как уже было замечено выше, ее можно
определить через энергии парного взаимодей-
ствия частиц и координационное число. Анало-
гичный прием достаточно часто используется для
нахождения энергии смешения в поверхностном
слое в термодинамических расчетах поверхност-
ного натяжения бинарных растворов [36]. Вос-
пользуемся выражением для размерной зависи-
мости координационного числа [38] и получим
выражением для Q(r):

(20)

где r0 – кратчайшее расстояние между частицами,
которое рассчитывалось нами по известным зна-
чениям объема и числа частиц в элементарной
ячейке, Q0 – энергия смешения для r = ∞.

В работе [39] был предложен метод расчета зна-
чения параметра Толмена на разных границах в ло-
кально-координационном приближении. При рас-
чете данного параметра для однокомпонентной
системы поверхностное натяжение численно
совпадает с удельной поверхностной энергией
[40], а положение поверхности натяжения совпа-
дает с эквимолекулярной разделяющей поверх-
ностью. Следуя [39], выражение для параметра
Толмена имеет вид:

(21)

где  и  – параметры Толмена для твердой
частицы и матрицы на границе с паром. Данные
параметры находились нами в соответствии с ме-
тодикой, предложенной в работе [40] для основ-
ных кристаллических структур.

Для получения размерной зависимости моляр-
ного объема  воспользуемся разложением в
ряд молярной плотности от кривизны. Для малой
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кривизны поверхности ограничимся первым чле-
ном разложения [41, 42] и получим соотношение:

(22)

где  и  – поверхностное натяжение и изотер-
мическая сжимаемость 1-го компонента в α- фазе
для макроскопического случая. При численных
расчетах можно воспользоваться приближенным
соотношением для произведения данных вели-

чин  [41], где  – изобар-

ный коэффициент теплового линейного расши-
рения первого компонента в α-фазе.

Размерная зависимость молярной поверхно-
сти находится по формуле:

(23)

где n – число монослоев в межфазном слое.
Из уравнений (5) и (6) можно найти соотноше-

ния для размерной зависимости скачка молярной
энтропии при фазовом переходе 

. Для упрощения расчетов при нахожде-
нии  и  можно использовать формулу
Толмена и Томсона соответственно:

(24)

Для нахождения размерных зависимостей 
и  также можно использовать более общие
соотношения (18) и (19).

РЕЗУЛЬТАТЫ ЧИСЛЕННЫХ РАСЧЕТОВ
И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ

С помощью выражений для определения со-
ставов фаз были рассчитаны кривые растворимо-
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сти для бинарной системы Mo–Ru в макроскопи-
ческом случае и с учетом наноразмерных эффек-
тов. В табл. 1 приведены входные данные,
которые были использованы для расчетов.

Объемы в случаях нестабильных модифика-
ций определялись с использованием коэффици-
ентов упаковок для ОЦК-структуры (молибден)

 и для ГПУ-структуры (рутения) 
[47].

Молярные площади рассчитывались с исполь-
зованием соотношения, связывающего их с мо-
лярным объемом в межфазном слое [29]. Их рас-
считанные значения также представлены в табл. 1.

Для вычисления межфазного натяжения на
плоской границе мы использовали соотношения,
предложенные в работе [43]. Рассчитанные зна-
чения σ для молибдена и рутения приведены в
табл. 1. При их нахождении использовались тем-
пературные коэффициенты межфазного натяже-
ния на границе твердое тело-жидкость, которые
являлись положительными величинами (0.0303
для Mo и 0.0476 для Ru). Аналогичные положи-
тельные результаты были получены в работе [48] в
рамках теории термодинамического подобия при
фазовых переходах кристалл–жидкость. При вы-
соких температурах знак коэффициента межфаз-
ного натяжения меняется на отрицательный, так
как с ростом температуры возрастает амплитуда
колебаний атомов.

Параметр Толмена для плоской поверхности
твердое тело-жидкость рассчитывался, следуя
[39]. Так, для молибдена было получено значение

 см,  см.
Для проведения расчетов нам были необходи-

мы данные по размерной зависимости эвтектиче-
ской температуры и значения координат эвтекти-
ческой точки. Эти расчеты представлены в нашей
работе [26].

На рис. 2 и 3 представлены трехмерные графи-
ки зависимости концентрации рутения  и 
от температуры и радиуса частицы для β и γ-фаз.
Из этих графиков следует, что содержание руте-
ния при всех размерах возрастает в матрице и

=η 0.68 =η 0.74

−= × 7
01δ 0.0347 10 ( ) −= ×βγ 7

01δ 0.0344 10

( )β
2(x ( )γ

2 )x

Таблица 1. Входные данные для расчета размерной зависимости растворимости в системе Mo–Ru

Параметр Mo Ru

Молярный объем 9.4 [43] 8.4 [43]

Молярная площадь, 

Коэффициент теплового объемного расширения  [44]  [45]

Межфазное натяжение 464 289

Температурный коэффициент межфазного натяжения 0.0303 [46] 0.0476 [46]

υ 3,  см /моль
2см × 723.628 10 × 721.729 10

−1α , KV
−× 650 10 −× 655 10

2σ,  мДж/м

( )2σ/ , мДж/ м Kd dT
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уменьшается в дисперсной частице с повышени-
ем температуры. Из этих результатов видно, что
при диспергировании твердой фазы с ГПУ-струк-
турой в матрице, имеющей ОЦК-структуру, в би-
нарной системе Mo–Ru в изотермо-изобариче-
ских условиях (T = const,  = const), имеет ме-
сто возрастание рутения в нанофазе и в матрице.
При диспергировании твердой фазы с ОЦК-
структурой в матрице, имеющей ГПУ-структуру,
наблюдается уменьшение концентрации рутения
в нанофазе и матрице.

Нами было проведено сравнение вычислен-
ных по нашей методике значений взаимной рас-
творимости для макроскопического случая с со-
ответствующими данными из эксперименталь-
ной диаграммы состояния [36]. Погрешность
составила ~7 и 3% для  и  соответственно.
Стоит отметить, что лучшее согласие с экспери-
ментальной диаграммой состояния наблюдается
в части равновесия твердых и жидких растворов
(см. наши расчеты в работе [26]). Увеличение по-
грешности при расчетах взаимной растворимости
в твердом состоянии, по нашему мнению, связа-
но в основном с входными данными по парамет-
рам квазихимического взаимодействия в ОЦК и
ГПУ структурах в этой системе. Источником по-
грешности может быть также разность энтропий
в стабильном и нестабильном состояниях для чи-
стых компонентов .

( )βP

( )β
2x ( )γ

2x

( )→Δ γ β
0is

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
С помощью соотношений, полученных с уче-

том поверхностных явлений в рамках термодина-
мики фазового равновесия решена задача о дис-
пергировании одной фазы (наночастицы) внутри
другой (матрицы). По полученным соотношени-
ям были рассчитаны кривые растворимости для
различных случаев диспергирования в матрице
для системы Mo–Ru в твердом состоянии.

Было установлено, что в случае равновесия
двух твердых фаз с ОЦК- и ГПУ-структурами в
системе Mo–Ru с увеличением степени дисперс-
ности имеет место сближение состава фаз. Дан-
ный факт в соответствии с [20], рассматривается в
пользу флуктуационного характера зарождения
второй фазы.
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Nanosize Dependence of the Mutual Solubility in the Solid State
in the Mo–Ru Metal System

A. A. Afashagov1, *, M. A. Shebzukhova1, K. Ch. Bzhikhatlov1, and A. Kh. Tsipinova1

1Kabardino-Balkarian State University named after Kh.M. Berbekov, Nalchik, 360004 Russia
*e-mail: sh-madina@mail.ru

Abstract—The present work is devoted to constructing a method for calculating the solubility curves of mo-
lybdenum and ruthenium in the solid state in the binary Mo–Ru system with consideration of nanoscale ef-
fects. The approach is based on the thermodynamics of phase equilibria, taking into account the surface phe-
nomena within the framework of the Gibbs thermodynamic method of separating surfaces. The surface ten-
sion is chosen as such a separating surface. The calculations of solubility were performed taking into account
the dimensional dependences of the individual characteristics of metals and the parameters of interparticle
interaction in the phases. A good agreement of the obtained results with the available experimental data for
the macroscopic case is observed.

Keywords: solubility, size dependence, nanoparticle, binary system
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Исследована термическая стабильность высокоэнтропийного сплава (ВЭС) CoCrFeNiCu при дли-
тельном отжиге в течение 204 сут в температурном интервале 873–1273 К. Сплав, полученный меха-
нохимическим сплавлением порошков металлов в планетарной мельнице в течение 120 мин в среде
Ar, является твердым раствором замещения на основе высокоэнтропийной фазы с гранецентриро-
ванной кубической структурой (ГЦК). При отжиге исходная ГЦК-фаза в течение 1–3 сут распада-
ется на обогащенную медью фазу ГЦК1 и обедненную медью ГЦК2 с близкими параметрами кри-
сталлической решетки – 3.60 и 3.57 Å соответственно. На протяжении всего времени отжига проис-
ходит перераспределение интенсивностей дифракционных линий фаз ГЦК1 и ГЦК2, динамика и
характер которого зависит от температуры, и длительности процесса. После первых трех суток и до
конца термообработки ВЭС сохраняет ГЦК-структуру твердого раствора замещения, а параметры
элементарных ячеек образовавшихся ГЦК-фаз остаются постоянными с погрешностью 0.1% вплоть
до 204 сут. Пятикомпонентная матрица, образовавшаяся после отжига, имеет химический состав
Co0.23Cr0.23Fe0.23Ni0.23Cu0.08 и является стабильной. Также в течение всего периода термообработки
наблюдается увеличение размера зерен: сначала, когда происходит активная перестройка структу-
ры, размер увеличивается быстро, затем в период от 1 до 30 сут рост зерен лимитируется диффузией
компонентов, а на очень больших временных отрезках рост зерен еще больше затормаживается.

Ключевые слова: высокоэнтропийный сплав, длительный отжиг, эволюция структуры, СЭМ, ПЭМ,
РФА, механическое сплавление
DOI: 10.31857/S001532302360082X, EDN: RFDKYG

ВВЕДЕНИЕ
Высокоэнтропийные сплавы (ВЭС) – это ме-

таллические сплавы, содержащие 5 и более эле-
ментов, взятых в равных или близких мольных
долях и образующие, как правило, однофазные
неупорядоченные твердые растворы замещения
со структурой на основе простых ОЦК- или ГЦК-
упаковок [1–4]. Образование термодинамически
устойчивых многоэлементных твердых растворов
замещения с простыми структурными типами
становится возможным благодаря высокому зна-
чению конфигурационной энтропии, которая
понижает свободную энергию системы. ВЭС об-
ладают высокой пластичностью при низких тем-
пературах, замедленной диффузией и коктейль-
ным эффектом [5], благодаря которым сплав при-
обретает свойства, превосходящие свойства его
компонентов [6, 7].

Важным условием потенциального примене-
ния ВЭС является их термическая стабильность.
Установлено, что изменение фазового состава
ВЭС при нагреве зависит от состава сплава и спо-
соба синтеза [1, 8–11]. Известно несколько мето-
дов синтеза ВЭС [1, 6]. Преимущественно ВЭС
получают металлургическими методами при кри-
сталлизации многокомпонентных расплавов [1–6].
Недостатком этих методов является неоднород-
ная микроструктура ВЭС. Для получения структур-
но однородных ВЭС необходимо проводить их тер-
мическую обработку. Перспективным способом
получения ВЭС является механическое сплавление
(МС) [12–14]. Метод МС позволяет синтезировать
многоэлементный гомогенный сплав при ком-
натной температуре.

Среди ВЭС широко изучается сплав CoCrFeNiCu
в виде тонких пленок и покрытий, нанесенных

УДК 669.017.15
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методом магнетронного распыления [15, 16], и
объемных материалов – механохимически сплав-
ленные порошки и консолидированные образцы
[17–23].

Большинство ВЭС CoCrFeNiCu были синте-
зированы методом вакуумной дуговой плавки с
последующей закалкой [17–19]. Только в не-
скольких работах [20–23] сообщается об исполь-
зовании в качестве метода синтеза МС.

В работе [20] был получен двухфазный, содер-
жащий ГЦК- и ОЦК-фазы CoCrNiFeCu ВЭС ме-
тодом МС в течение 15 ч. В случае синтеза мето-
дом искрового плазменного спекания при 1173 К
образовался однофазный (ГЦК) нанокристалли-
ческий материал.

В работе [21] изучали фазовую стабильность
однофазных ГЦК ВЭС CoCrFeNiCu, полученных
методом МС в планетарной мельнице в течение 5
и 50 ч при скорости вращения 350 и 200 об./мин
соответственно. Отжиг в течение 1 ч однофазного
порошка ВЭС CoCrFeNiCu показал его термиче-
скую стабильность до 1073 К. При более высоких
температурах он распадается на две фазы ГЦК,
одна из которых обогащена медью. При 1273К на-
блюдалось выделение частиц Cr из матрицы.

В работе [22] изучали ВЭС CoCrFeNiCu, полу-
ченный методом МС в течение 65 ч. Синтезиро-
ванный сплав являлся двухфазным: в ОЦК-фазе
присутствует небольшое количество ГЦК-твер-
дого раствора. Причем ОЦК-фаза обогащена Fe,
а ГЦК – Cu. Сплав становился однофазным ГЦК
после отжига в течение 2 ч при температуре 1073 К.

В работе [23] изучали влияние времени МС на
структурообразование и фазовый состав экви-
атомной смеси порошков Cr–Co–Fe–Ni–Cu.
Было показано, что обработка в течение 120 мин в
среде Ar приводит к формированию однофазного
твердого раствора замещения с ГЦК-элементар-
ной ячейкой. Отжиг в течение 1 ч при 873 К при-
вел к выделению ОЦК-фазы. Вместе с тем при
1073 К ОЦК-фаза исчезала, и наблюдалось выде-
ление новой ГЦК-фазы, обогащенной медью с
параметром элементарной ячейки 3.608 Å.

Работы [20–23] демонстрируют противоречи-
вые результаты при длительности отжига не пре-
вышающей суток. Сплав из однофазного стано-
вился двухфазным в работе [21], а в работе [22] –
наоборот. Причем один и тот же метод синтеза
приводил к образованию как ГЦК-исходной
структуры, так и ОЦК. Учитывая данные проти-
воречия, необходимы дальнейшие исследования,
в том числе при больших временах отжига.

Исследования термической стабильности в те-
чение длительного, более 10 сут, отжига пятиком-
понентных ВЭС, аналогичных сплаву Кантора,
были проведены в работах [24–26]. В [24] отжиг
составил 500 суток при температурах 773, 973 и
1173К для ВЭС CrMnFeCoNi. Сплав остается ста-

бильным на протяжении всего времени отжига
при температуре 1173 К. При 773 и 973 К в сплаве
появляется вторая фаза. В работе [25] была иссле-
дована кинетика образования σ- фазы в неэкви-
атомном сплаве Cr26Mn20Fe20Co20Ni14. Температу-
ры отжига составили от 873 до 1353К, длитель-
ность отжига от 0.05 до 1000 ч. В работе [26]
объектом исследования служил близкий к экви-
атомному ВЭС Co0.18Cr0.20Fe0.24Ni0.19Ti0.19, полу-
ченный методом МС в течение 90 мин. Длитель-
ность отжига доходила до 204 суток при темпера-
турах 873, 1073 и 1273К. Синтезированный сплав
получился метастабильным, состоящим из не-
упорядоченной и частично аморфизованной сме-
си ГЦК- и ОЦК-фаз. В результате отжига кон-
центрация Ti в пятикомпонентной матричной
фазе уменьшилась примерно в 3 раза вследствие
выпадения вторичных фаз. Полученный состав
Co0.22Cr0.23Fe0.29Ni0.20Ti0.6, состоящий из двух ГЦК
фаз с близкими параметрами кристаллической
решетки и практические неотличимыми химиче-
скими составами, сохранялся после 204 суток от-
жига в температурном диапазоне 873–1273 К. Ос-
новные фазовые превращения произошли в пер-
вые сутки отжига, но рост зерен продолжался
вплоть до 204 сут.

В литературе отсутствуют данные о фазовых и
структурных превращениях ВЭС CoCrFeNiCu
при отжиге более 6 ч. Поэтому исследование эво-
люции структуры и фазового состава ВЭС при
длительном отжиге представляет большой науч-
ный и практический интерес для решения вопро-
са о возможности эксплуатации данных сплавов в
качестве высокотемпературных конструкционных
и функциональных материалов. Цель нашей рабо-
ты – экспериментальное исследование структуры и
фазового состава высокоэнтропийного сплава Co-
CrFeNiCu, полученного механическим сплавлени-
ем, после весьма продолжительного, до 204 сут, не-
прерывного изотермического отжига.

МАТЕРИАЛЫ И МЕТОДЫ
Коммерческие порошки, характеристики ко-

торых представлены в табл. 1, были использованы
для синтеза ВЭС. МС порошков металлов в экви-
атомном соотношении проводили в планетарной
мельнице Активатор-2S с использованием ци-
линдрических контейнеров и шаров из нержаве-
ющей стали диаметром 7 мм. Во всех случаях массо-
вое соотношение шары/порошок составляло 20 : 1.
Контейнер предварительно откачивали и затем
заполняли аргоном при давлении 0.4 МПа. Ско-
рость вращения водила планетарной мельницы
составляла 694 об./мин, барабанов 1388 об./мин
(параметр мельницы К = 2). Время МС составило
120 мин. Из полученного порошка ВЭС прессова-
ли образцы диаметром 5 мм и высотой 10 мм с по-
ристостью 30–40%, массой 1 г. Образцы обёрты-
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вали Ni фольгой толщиной 100 мкм и помещали в
кварцевые ампулы, которые вакуумировали до
остаточного давления 1.33 Пa и запаивали. В ам-
пулы помещалась также спрессованная таблетка
порошка Ti, служащая геттером остаточного кис-
лорода (рис. 1). Отжиг порошков в ампулах про-
водили при температурах 873, 1073 и 1273 К в
электропечах марки КЭП10/1250ПВ. Постоянная
температура печей поддерживалась контролле-
ром ОВЕН ТРМ251 в течение 204 сут. Для каждой
температуры отжига было подготовлено 7 ампул.
В течение изотермического отжига из печей через
1, 3, 10, 30, 185 и 204 сут извлекали по 1 ампуле для
анализа структуры и фазового состава сплава.

Рентгенофазовый анализ (РФА) порошков
проводили на дифрактометре ДРОН 3 (CuKα-из-
лучение). Для минимизации флуоресцентного
излучения элементов группы железа на вторич-
ном пучке был установлен графитовый монохро-
матор. Интервал регистрации 2θ = 25°–100°, шаг
0.02°, время в точке – 3 с. Анализ фазового соста-
ва ВЭС проводили на основе базы данных порош-
ковой дифракции ICDD PDF2. Для прецизион-
ного определения параметров элементарной
ячейки фаз сплава в исследуемый порошок до-
бавляли эталон Si (NIST SRM 640D). Полнопро-
фильный анализ дифрактограмм проводили в па-
кете JANA2006 последовательно методами Ле
Бейля и Ритвельда. Уточнялись фон, сдвиг нуля,
профильные параметры рефлексов, параметры
элементарной ячейки, текстура и содержание
фаз. Структурные параметры фаз не уточнялись.
Элементный состав фаз для структурной модели
задавали на основе результатов энергодисперси-
онного спектрального микроанализа (ЭДС).

Анализ микроструктуры порошков проводили
на шлифах на сканирующем электронном микро-
скопе (СЭМ) LEO 1450 VP (Германия, Carl Zeiss)
с приставкой ЭДС INCA 300.

Изучение тонкой микроструктуры и химиче-
ского состава проводили на просвечивающем
электронном микроскопе (ПЭМ) JEOL JEM 2100
Plus (Япония) при ускоряющем напряжении
200 кВ, оснащенном энергодисперсионным ана-
лизатором JEOL EX-24261M1G5T (Япония).
Подготовку проб осуществляли при помощи

двухлучевого сканирующего электронного мик-
роскопа Helios G4CX FEI (США). Процедура
пробоподготовки описана в работе [27]; выреза-
ние ламели, а также ее полировку осуществляли
ионами Ga+. С помощью ЭДС в режиме растро-
вой просвечивающей электронной микроско-
пии (ПРЭМ) были получены карты распределения
элементов с высоким разрешением. По микрофо-
тографиям ПРЭМ был определен средний размер
зерна методом случайных секущих [28]. Аппрок-
симацию экспериментальной зависимости про-
водили в программе OriginPro 2018.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
1. Механосинтезированный ВЭС

В результате МС-порошковой смеси
Co CrFeNiCu в течение 120 мин происходит меха-
нохимическое сплавление металлов. На дифрак-
тограмме порошка наблюдаются рефлексы ГЦК
и ОЦК фаз (рис. 2). Полнопрофильный анализ
дифрактограммы показал, что уширение рефлек-
сов ГЦК-фазы вызвано микроискажениями ре-
шетки, а не уменьшением размером областей коге-
рентного рассеяния. Порошок после выскоэнерге-

Таблица 1. Исходные порошки, использованные для механического сплавления

Порошок Марка Чистота, 
%

Размер
частиц, мкм

Кристаллическая 
структура

Атомный
радиус, Å [6]

Концентрация валентных 
электронов (КВЭ) [6]

Co ПК–1у >99.35 <70 ГПУ 1.2510 9
Cr ПХ–1М >98.5 <125 ОЦК 1.2491 6
Fe Р10 >99.9 ~3 ОЦК 1.2412 8
Ni НПЭ–1 >99.5 ~150 ГЦК 1.2459 10
Cu МР10 >99.5 45–60 ГЦК 1.278 11

Рис. 1. Исследуемые образцы в запаянных ампулах до
отжига (а) и после (б).

(б)

(a)
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тической механической обработки (механического
сплавления) укрупняется, размер частиц достига-
ет 250–700 мкм. Параметр элементарной ячейки
ГЦК-твердого раствора составил 3.5988(2) Å, что
существенно выше, чем у Ni (3.5238 Å) и ниже,
чем у Cu (3.6150 Å), – элементов, имеющих ГЦК-
структуру.

Исследование микроструктуры ВЭС методами
СЭМ показывает, что полного механохимическо-
го сплавления элементов не произошло. В матри-
це присутствуют включения размером 2–6 мкм,
содержащие по данным ЭДС более 98 ат. % Cr.
Результаты СЭМ подтверждаются данными РФА:
на дифрактограмме (рис. 2), наряду с интенсив-
ными рефлексами ГЦК фазы, наблюдаются ре-
флексы ОЦК-фазы, угловое положение которых
соответствует рефлексам Cr. Количественный
РФА показал, что содержание фазы Cr (ОЦК), не

перешедшей в сплав, составляет 8.6 мас. %. Фазо-
вый состав полученного ВЭС, содержащего пре-
имущественно ГЦК-фазу соответствует данным
[20, 23], где также методом МС были синтезиро-
ваны практически однофазные ВЭС CoCrFeNiCu
на основе ГЦК-твердого раствора замещения.
Таким образом, в результате МС порошков ме-
таллов образуется двухфазный ВЭС, основная
фаза которого является твердым пятикомпонент-
ным ГЦК-раствором замещения с пониженным
относительно эквимолярного состава содержа-
нием хрома – CoCr1 – xFeNiCu и фаза на основе
ОЦК-Cr. Наличие в сплаве второй фазы, по-ви-
димому, связано с присутствием в исходном по-
рошке хрома фракции с крупным размером ча-
стиц, которые за время механохимического син-
теза не полностью переходят в ВЭС.

2. ВЭС после длительного отжига

На рис. 3 представлены дифрактограммы ВЭС
после отжигов длительность от 1 до 204 сут при
873 1073 и 1273 К. Изменение фазового состава
ВЭС наблюдается уже после отжига при 873К в
течение 3 сут (рис. 3а). Происходит распад ГЦК
твердого раствора на 2 фазы – ГЦК1 и ГЦК2. Па-
раметры одной из них – ГЦК1, увеличиваются
относительно исходной фазы до значений, близ-
ких к параметрам ячейки Cu, а второй ГЦК2
уменьшаются (табл. 2). Более подробно динамика
перехода исходной ГЦК-фазы с широкими пика-
ми в две ГЦК-фазы с близкими параметрами ре-
шетки будет обсуждена далее.

Наряду с изменением фазового состава ВЭС
наблюдается снижение дефектности кристалли-
ческой структуры механосинтезированного спла-
ва – дифракционные рефлексы ГЦК-фаз сужа-
ются. На основе результатов РФА можно заклю-
чить, что отжиг при 1073 и 1273 К приводит к
распаду ГЦК-фазы ВЭС, образовавшейся при
МС, на две ГЦК-фазы начиная с первых суток
отжига. Параметры элементарной ячейки ГЦК-
фаз изменяются в течение трех суток отжига
(рис. 4а) и далее практически не изменяются.
ЭДС-анализ ГЦК-фаз показал, что одна из них
ГЦК1 обогащена медью, и ее состав близок к
Co0.04Cr0.04Fe0.04Ni0.04Cu0.84, вторая ГЦК2 фаза
обеднена медью – Co0.23Cr0.23Fe0.23Ni0.23Cu0.08.

Данное соотношение элементов в фазах было
использовано для задания структурной модели
при проведении количественного РФА. Важное
значение имеет вопрос о том, какая из фаз явля-
ется вторичной. С одной стороны, параметр ре-
шетки ГЦК1 наиболее близок к параметру исход-
ной ГЦК-фазы до отжига. Но фаза ГЦК1 состоит
преимущественно из меди, а электронная микро-
скопия выявила выпадение обогащенной медью
фазы только после отжига; в исходном ВЭС эта

Рис. 2. Дифрактограммы (экспериментальная, рас-
четная и разностная) смеси порошков Co–Cr–Fe–
Ni–Cu после МС в течение 120 мин.
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Таблица 2. Параметры элементарных ячеек ГЦК-фаз

Материал Фаза (ICDD
PDF2 Card №)

Параметр 
элементарной 

ячейки, Å

Cu
Ni
CoCrFeNiMn

ГЦК (№ 004-0836)
ГЦК (№ 004-0850)
ГЦК (№ 065-0528)

3.6150
3.5238
3.589

CoCrFeNiCu Исходный ГЦК 3.5988(2)
873К

185 суток
ГЦК1
ГЦК2

3.608(2)
3.569(2)

1073К
204 дня

ГЦК1
ГЦК2

3.602(2)
3.566(2)

1273К
204 дня

ГЦК1
ГЦК2

3.603(3)
3.570(1)
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Рис. 3. Дифрактограммы (с фрагментом справа в области 2θ = 42°–46°) ВЭС CoCrFeNiCu после отжига при 873 (а),
1073 (б) и 1273 К (в) разной длительности.
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фаза отсутствовала. Для фазы ГЦК2 наблюдается
резкое падение параметра решетки по сравнению
с исходным ВЭС после первых суток отжига, но
эта фаза, по данным электронной микроскопии,
представляет собой матрицу сплава. Таким обра-
зом, можно предположить, что фаза ГЦК2 является
прямой “наследницей” исходной метастабильной
ГЦК-фазы и образует матрицу отожженного спла-
ва, а фаза ГЦК1 выпадает как вторичная.

На рис. 4б представлена зависимость содержа-
ния обогащенной медью фазы ГЦК1 от длитель-
ности отжига. Как видно из рис. 3 и 4, в течение
первых суток отжига при температурах 1073 и 1273
K исходный широкий пик ГЦК-фазы МС ВЭС,
максимум которого находится близко к пику 111
ГЦК1-фазы, расщепляется на два, из которых наи-
более интенсивным является пик 111 ГЦК2. В даль-
нейшем происходит перераспределение интен-
сивности между двумя этими пиками, скорость и
характер этого процесса зависят от температуры.
При 873 К вначале, после первых суток, появля-
ется пик 111 ГЦК2, который имеет ассиметрич-
ную форму, указывающую на присутствие слабо-
го пика ГЦК1. При дальнейшем отжиге пик 111
ГЦК1 медленно вырастает “на склоне” пика 111
ГЦК2, но не достигает его интенсивности; даже
после 185 сут. относительная интенсивность пика
ГЦК1 соответствует ~30 мас. % ГЦК1-фазы (рис.
3а, рис. 4б). При 1073К пики ГЦК1 и ГЦК2 появ-
ляются одновременно после первых суток отжи-
га, затем относительная интенсивность пика
ГЦК1 монотонно уменьшается, соответствуя
~17 мас. % фазы ГЦК1 после 204 сут (рис. 3б,
рис. 4б). При 1273 К содержание обогащенной
медью ГЦК1-фазы сначала быстро растет, дости-
гая 60 мас. % на 30-е сутки отжига, но затем резко
падает до 16 мас. % при 204 сутках (рис. 3в, 4б).

Можно предположить, что наблюдаемое после
длительного отжига при 1273 К снижение содер-
жания фазы ГЦК1 связано с уходом меди из об-
разца сплава. Подтверждением этого является из-
менение состава Ni фольги, в которую обертыва-
ли образцы ВЭС перед отжигом. РФА фольги
после длительного отжига при высоких темпера-
турах показал существенное увеличение парамет-
ров элементарной ячейки Ni, что указывает на
образование твердого раствора NiCu. Причем в
фольге со стороны, контактировавшей с образ-
цом ВЭС, параметр элементарной ячейки макси-
мален и близок к параметру ячейки Cu. Выход ме-
ди, приводящий к уменьшению ее содержания в
образце, может, таким образом, происходить
вследствие диффузии Cu в никелевую фольгу, а
также и вследствие испарения меди в вакууме (на
последнее указывает небольшой розовый налет
на внутренней поверхности ампулы, появляю-
щийся после длительного отжига при 1273 К).

На рис. 5 представлена микроструктура образ-
цов после максимальной длительности отжига
при температурах 873, 1073 и 1273 К и исходного
образца. По результатам ЭДС-анализа основные
темно-серые области представляют ГЦК2-фазу,
обедненную медью. Более светлые области отно-
сятся к фазе ГЦК1, обогащенной медью, темные
округлые включения – частицы Cr, присутствую-
щие в исходном ВЭС. Черные дисперсные вклю-
чения представляют собой частицы алмаза, ис-
пользуемого в пасте для полировки шлифов. С
увеличением температуры отжига наблюдается
увеличение размера основных микроструктурных
элементов – областей фаз ГЦК1 и ГЦК2.

На рис. 6 представлены данные ПЭМ: светло-
польные изображения структуры и электронная
дифракция (ЭД) выбранной области. Диаметр

Рис. 4. Зависимость параметров элементарной ячейки (а) и содержания ГЦК1 фазы (б) от длительности отжига.
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области дифракции составляет 1.2 мкм, и в эту об-
ласть попадает несколько кристаллитов, которые
дают отдельные яркие пятна на кольцах Дебая–
Шеррера. Межплоскостные расстояния, опреде-
ленные по картинам ЭД, соответствуют ГЦК-
структуре и согласуются с данными РФА (табл. 2).
При этом точность определения межплоскост-
ных расстояний на основании дифракции элек-
тронов заметно ниже по сравнению с точностью
метода рентгеновской дифракции, что не позво-
ляет различить фазы ГЦК1 и ГЦК2 на рис. 6. На
микрофотографиях (ПЭМ, светлое поле) внутри
и по границам кристаллических зерен наблюда-
ются очень мелкие темные точки и цепочки то-
чек, которые могут быть проявлением дислокаций,
нано-включениями или же результатом воздей-
ствия ионных пучков при подготовке образцов для
ПЭМ.

С увеличением длительности отжига количе-
ство отдельных пятен на кольцах Дебая–Шерре-
ра уменьшается, что свидетельствует об увеличе-
нии размера кристаллитов. Зависимость среднего
размера зерна от длительности отжига представ-
лена на рис. 7.

Аппроксимация экспериментальных данных,
приведенных на рис. 7, с помощью степенной
функции:

(1)

где D – средний размер зерен в момент времени t,
D0 – исходный средний размер зерен, дала наи-
лучшее согласие для значений показателя степе-
ни n = 5 и  нм5/сут (красная
штриховая кривая на рисунке). Это говорит о
сильном торможении роста зерен при длитель-
ном отжиге. Обработка тех же данных для вре-
менного интервала от 1 до 30 сут отжига показа-
ла удовлетворительное соответствие степенной
функции третьего порядка (n = 3), при этом

 нм3/сут. В течение первых
суток скорость роста заметно выше, а после 30 су-
ток – ниже, и данные за все время отжига можно
аппроксимировать только функцией пятого по-
рядка.

Интересно сопоставить эти данные с кинети-
кой роста зерен новой фазы в твердой матрице
или в расплаве (т.н. оствальдовское созревание).

− =0  ,n nD D kt

( )= ± × 102.9 0.05 10k

( )= ± × 62.15 0.55 10k

Рис. 5. Микроструктура (СЭМ) исходного (а) ВЭС CoCrFeNiCu и после отжига в течение 185 суток при 873 К (б),
204 суток при 1073 К (в) и 1273 К (г).

(б)(a)

(г)(в)
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Несмотря на существенные различия, движущая
сила роста зерен одинакова в обоих случаях –
уменьшение энергии системы за счет снижения
удельной поверхности зерен (или межзеренных гра-
ниц, когда большие зерна растут за счет уменьше-
ния маленьких). Математически оствальдовское
созревание описывается теорией Лифшица–Сле-
зова–Вагнера, которая предсказывает степенную
зависимость типа (1) для разных механизмов ро-
ста зерен новой фазы, причем диффузионному
режиму роста зерен соответствует значение n = 3,
кинетическому n = 2 [29]. Можно предположить,
что, в период от 1 до 30 сут рост зерен лимитиру-
ется диффузией, так как показатель степени для

экспериментальной кривой близок к трем. В те-
чение первых часов отжига размер кристалличе-
ских зерен увеличивается быстро вследствие актив-
ной перестройки структуры, а на очень больших
временных отрезках рост зерен затормаживается.

На рис. 8 представлены карты распределения
химических элементов, полученные методом
ЭДС в ПРЭМ, где выделены области характерные
для зерен фазы ГЦК1 и ГЦК2. Зерна фаз ГЦК1 и
ГЦК2 соразмерны и не отличаются в режиме
ПРЭМ; различить их можно только по картам
распределения элементов с высоким разрешени-
ем. Области, обогащенные медью, соответствуют
фазе ГЦК1, обедненные медью – ГЦК2.

Резюмируя результаты данной работы и срав-
нивая их с результатами других исследований
аналогичного высокоэнтропийного сплава, необ-
ходимо подчеркнуть следующее.

Во-первых, возможность механического синтеза
однофазного эквиатомного сплава CoCrFeNiCu с
ГЦК-структурой определяется режимами меха-
нического сплавления. В работе [22] синтез про-
водился при скорости вращения планетарной
мельницы 200 об/мин с добавлением толуола; в
результате после 65 часов механической обработ-
ки была получена лишь ОЦК-фаза с небольшим
количеством фазы ГЦК, которая была характери-
зована как остаточная, то есть не растворившаяся
в основной матрице медь. В работе [21] в качестве
смазки в порошковую смесь добавлялся 1 вес. %
стеариновой кислоты; в результате для формиро-
вания однофазного ГЦК-сплава при скорости
вращения 200 об/мин потребовалось 50 ч, а при
скорости 350 об/мин однофазный нанокристал-
лический ГЦК ВЭС образовался уже через 5 ч. В

Рис. 6. Эволюция микроструктуры (светлопольная ПЭМ и ЭД) CoCrFeNiCu ВЭС после отжигов при 1073 К.

Рис. 7. Зависимость среднего размера зерен по дан-
ным ПРЭМ от времени отжига при 1073 К.
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работе [23] скорость была 694 об/мин, а смазка не
использовалась, что позволило получить ГЦК
ВЭС за время менее 2-х ч. Этот же режим механи-
ческого сплавления применялся и в настоящей
работе. Использование добавок углеводородов
уменьшает трение и налипание пластичных ме-
таллов на поверхности размольных шаров и бара-
банов. Но взаимное растворение металлов, необ-
ходимое для формирования многокомпонентно-
го твердого раствора, происходит именно на
поверхностях трения, и может тормозиться про-
слойкой смазки между трущимися поверхностя-
ми. Кроме того, при добавках углеводородов ча-
сто наблюдается образование карбидов. Таким
образом, эффективное получение однофазного
сплава CoCrFeNiCu с ГЦК-структурой достига-
ется в режиме сухого размола с максимальной
скоростью вращения планетарной мельницы.

Во-вторых, полученная таким образом экви-
атомная ГЦК-фаза является метастабильной.
При повышенной температуре из нее образуются
две фазы, обе имеющие структуру ГЦК и близкие
параметры элементарной кристаллической ячей-
ки (различие составляет менее 1%). Наиболее ве-
роятный механизм такого превращения состоит в
том, что из кристаллической решетки исходной
эквиатомной ГЦК-структуры “выталкиваются”

атомы меди. Образуется новая фаза ГЦК1, пара-
метр ячейки которой 3.602–3.608 Å, примерно на
0.2% больше параметра исходной фазы (3.599 Å),
но химический состав сильно отличается от экви-
атомного, так как она содержит более 80 ат. % ме-
ди. При этом кристаллическая структура много-
компонентной матрицы сжимается, переходя в
фазу ГЦК2 с параметром ячейки 3.566–3.570 Å,
что на 0.8% меньше исходного, а концентрация
меди в ГЦК2 уменьшается до 8 ат. %. Это картина
в целом согласуется с литературными данными.
Так, в работе [21] полученная механическим
сплавлением фаза ГЦК с параметром 3.602 Å рас-
падается после отжига на две ГЦК-фазы с пара-
метрами 3.619 и 3.595 Å. Распад на обогащенную и
обедненную медью ГЦК-фазы с параметрами
3.608 и 3.572 Å соответственно, наблюдался также
после отжига при 1073 К в течение 2 ч в работе
[23]. Хотя в работе [22] утверждается, что после
отжига при 1073 К образуется одна стабильная
ГЦК-фаза с параметром 3.62 ± 0.02 Å, на пред-
ставленных в этой работе дифрактограммах четко
видно расщепление дифракционных пиков ото-
жженного сплава. Таким образом, выделение
обогащенной медью вторичной фазы наблюдает-
ся во всех работах. Объяснение этого явления
сталкивается с определенными трудностями.

Рис. 8. Микроструктура (ПРЭМ) и карты распределения элементов (ЭДС) ВЭС CoCrFeNiCu. Длительность отжига
3 сут, температура 1073 К.



958

ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 124  № 10  2023

ПОЛЯКОВ и др.

Атомный радиус Cu (1.278 Å) очень близок к раз-
мерам других атомов этой системы: Co (1.251 Å),
Cr (1.249 Å), Fe (1.241 Å) и Ni (1.246 Å) [6]. Размер-
ный фактор для эквиатомного сплава δ, который
вычисляется по формуле

(2)

где ci и ri – концентрация и атомный радиус i-го
компонента в n-компонентном твердом растворе
[30, 31], составляет δ = 1.03%. Это намного мень-
ше критического значения 4% [5] и говорит в
пользу стабильности твердого раствора. Расчет
средней концентрации валентных электронов
(КВЭ) для этой системы дал КВЭ = 8.8 [22], что
предполагает стабильность ГЦК-фазы (фаза ГЦК
стабильна при КВЭ > 8, а фаза ОЦК при КВЭ <
< 6.87 [5, 32]). Тем не менее исходный твердый
раствор выталкивает атомы меди. Сравнение
электроотрицательностей элементов дает проти-
воречивые результаты. При оценке по классиче-
скому методу Малликена (Mulliken) [33, 34] элек-
троотрицательность Cu близка к Ni и Co, но на-
много больше, чем у Fe и Cr (см. [5], рис. 2а); при
оценке по методу Филиппова–Горбунова [35]
значения для меди сильно отличаются от характе-
ристик всех других компонентов системы ([5],
рис. 2б) Анализ диаграмм состояний двойных си-
стем показывает, что медь образует непрерывный
ряд твердых растворов только с никелем. С ко-
бальтом и железом она смешивается в расплаве,
но практически не образует твердого раствора, а с
хромом атомы меди не смешиваются ни в твер-
дом, ни в жидком состоянии. Можно предполо-
жить, что атомы меди удерживаются в многоком-
понентном разупорядоченном твердом растворе
вблизи атомов никеля, но отталкиваются атома-
ми хрома, железа и кобальта. Природа такого вза-
имодействия требует, на наш взгляд, более тща-
тельного изучения.

В связи с наблюдаемым распадом пятикомпо-
нентной фазы возникает вопрос: проходит ли
этот процесс до конца, то есть с образованием че-
тырехкомпонентного раствора CoCrFeNi и обо-
гащенной медью фазы или же стабильная после от-
жига матричная фаза, хотя и обедненная медью, со-
держит все пять элементов? Интересно, что в
литературе этот четырехкомпонентный сплав, по-
лученный дуговым плавлением, также характери-
зуется как метастабильный, матрица которого
после отжига при 1023 К в течение 800 ч имела
ГЦК-структуру с двумя постоянными решетки,
3.66 и 3.55 Å [36]. При этом период решетки ва-
рьировался в матрице волнообразно, без форми-
рования вторичной фазы и границ зерен. Ампли-
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туда такого варьирования, как видно из приве-
денных данных, достигает 3%. В нашей работе
постоянная решетки матричной фазы ГЦК2
близка к меньшему значению для четырехкомпо-
нентного сплава, но плавных колебаний меж-
плоскостных расстояний не наблюдалось, а про-
исходил распад на две фазы с очень близкими, но
четко различающимися параметрами решетки.
Даже после 204 суток (около 5000 ч) непрерывно-
го отжига при разных температурах матрица про-
должает удерживать около 8 ат. % меди, оставаясь
пятикомпонентной. После первых трех суток от-
жига параметр кристаллической структуры оста-
ется неизменным с погрешностью менее 0.1%.
По-видимому, атомы меди стабилизируют ГЦК-
структуру матрицы, и такую пятикомпонентную
фазу можно считать стабильной.

Существенный рост кристаллических зерен
происходит на протяжении всего длительного от-
жига (рис. 6 и 7), но замедляется после первых
30 сут. Торможение роста зерен наблюдалось ра-
нее в сплаве CoCrFeNi и объяснялось образова-
нием тонкодисперсных оксидных частиц, кото-
рые тормозят движение границ зерен при собира-
тельной рекристаллизации (т.н. зинеровское
закрепление – Zener Pinning), а также торможе-
нием межзеренных границ в присутствии двух
фаз [37]. Можно предположить, что оба эти эф-
фекта применимы и к исследуемому в данной ра-
боте сплаву CoCrFeNiCu. Как показано выше
(рис. 8), в результате отжига образуется поликри-
сталлическая смесь двух фаз, в которой рост зерен
происходит медленнее, чем в однофазном поли-
кристаллическом материале. После длительного
отжига (см. микроструктуру после 204 сут на рис. 6)
по границам зерен видны цепочки тонкодисперс-
ных темных точек. Идентификация этих микро-
структурных элементов с целью более глубокого
понимания механизмов роста зерен является
предметом дальнейших исследований.

ВЫВОДЫ
1. Методом механического сплавления экви-

молярной смеси порошков Cr–Co–Fe–Ni–Cu в
планетарной мельнице в течение 120 мин в среде
Ar получен порошок сплава, основная фаза кото-
рого является пятикомпонентным ГЦК твердым
раствором замещения.

2. Исходная ГЦК-фаза, образовавшаяся после
механического сплавления, метастабильна и при
отжиге распадается на две фазы с близкими
структурами, но сильно различающиеся по со-
держанию меди: ГЦК1-фаза содержит ~84 ат. %, а
ГЦК2 содержит ~8 ат. % меди, при этом ГЦК1
выделяется в виде включений и прослоек в матри-
це ГЦК2. Распад исходной фазы ВЭС происходит в
течение 1–3 сут, и его полнота увеличивается с по-
вышением температуры отжига. Разделение фаз
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вызвано, по-видимому, плохой совместимостью
атомов Cu с атомами Cr, Fe и Co в кристалличе-
ской структуре твердого раствора. На протяже-
нии всего времени отжига происходит перерас-
пределение интенсивностей дифракционных ли-
ний ГЦК1 и ГЦК2-фаз. Динамика и характер
этого процесса зависит от температуры.

3. После первых трех суток и до конца термо-
обработки ВЭС сохраняет ГЦК-структуру твер-
дого раствора замещения. Параметры элементар-
ной ячейки ГЦК-фаз, образовавшихся при рас-
паде ВЭС, практически не изменяются вплоть до
204 сут отжига. Пятикомпонентная фаза ГЦК2,
образовавшаяся после отжига, имеет химический
состав Co0.23Cr0.23Fe0.23Ni0.23Cu0.08 и является ста-
бильной высокоэнтропийной фазой.

4. В течение всего периода термообработки на-
блюдается рост кристаллических зерен. В течение
первых суток, когда происходит активная пере-
стройка структуры, размер зерен увеличивается
быстро, а на очень больших временных отрезках
рост зерен затормаживается.

Работа выполнена за счет гранта Российского
научного фонда (проект № 20-13-00277 П).
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Evolution of the Structure and Phase Composition of a High-Entropic
CoCrFeNiCu Alloy during Prolong Annealing

M. V. Poliakov1, 2, *, D. Yu. Kovalev1, L. S. Volkova2, S. G. Vadchenko1, and A. S. Rogachev1

1Merzhanov Institute of Structural Macrokinetics and Materials Science Russian Academy of Sciences (ISMAN), 
Chernogolovka, Moscow Region, 142432 Russia

2Institute of Nanotechnology of Microelectronics of the Russian Academy of Sciences, 
Leninsky Av., 32а, Moscow, 119991 Russia
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Abstract—The thermal stability of a high-entropy alloy (HEA) CoCrFeNiCu was studied during long-term
annealing for 204 days in the temperature range 873–1273 K. The alloy obtained by mechanochemical alloy-
ing of metal powders in a planetary mill during 120 min in an Ar environment is a substitutional solid solution
based on a high-entropy phase with a face-centered cubic structure (FCC). Upon annealing, the initial FCC
phase decomposes within 1–3 days into a copper-enriched FCC1 phase and a copper-depleted FCC2 phase
with similar crystal lattice parameters of 3.60 and 3.57 Å, respectively. During the entire annealing time, the
intensities of the diffraction lines of theFCC1 and FCC2 phases are redistributed, the dynamics and nature
of which depends on the temperature and duration of the process. After the first three days and until the end
of the annealing, the HEA retains the FCC structure of the substitutional solid solution, and the unit cell pa-
rameters of the formed FCC phases remain constant with an error of 0.1% up to 204 days. The five-compo-
nent matrix formed after annealing has the chemical composition Co0.23Cr0.23Fe0.23Ni0.23Cu0.08 and is stable.
Also, during the entire period of annealing, an increase in the grain size is observed: at first, when an active
rearrangement of the structure occurs, the size increases rapidly, then, in the period from 1 to 30 days, grain
growth is limited by the diffusion of components, and at very long time intervals, grain growth is even more
inhibited.

Keywords: high entropy alloy, long-term annealing, structure evolution, SEM, TEM, XRD, mechanical
alloying
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Способом селективного лазерного плавления на 3D-принтере по металлу Realizer SLM 100 получе-
ны монолитные и объёмно-структурированные образцы разной плотности. Методами металлогра-
фии и сканирующей электронной микроскопии проведена оценка их качества и структуры. Уста-
новлена взаимосвязь параметров синтеза – межтрекового расстояния и толщины слоя при мощно-
сти лазера 200 Вт и структурных характеристик. По результатам эксперимента найдены оптимальные
параметры работы 3D-принтера для получения в образцах из Al–Cu–Mg–Si-сплава дисперсной струк-
туры и высоких механических свойств. Исследованы особенности синтеза объемно-структуриро-
ванных образцов с кубической геометрией построения, определены типы дефектов, влияющих на
качество и механические свойства образцов.

Ключевые слова: селективное лазерное плавление, 3D-принтер, алюминиевый сплав, структура,
свойства, объемно-структурированные образцы, дефекты
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ВВЕДЕНИЕ
В настоящее время аддитивные технологии

(АТ) прочно вошли в процесс создания новых ма-
териалов и изделий сложного профиля и составов
[1–3]. Среди материалов, широко применяемых
для АТ, алюминиевые сплавы занимают одно из
первых мест, причем это относится не только к
традиционным эвтектическим сплавам Al–Si и
Al–Si–Mg [4–8], но и к композитам с Al матри-
цей, упрочненной тугоплавкими частицами: кар-
бидами SiC, TiC [9, 10], оксидами Al2O3 [11, 12],
графеном [13]. Положительный эффект АТ на мор-
фологию и размерные характеристики структурных
составляющих напечатанных материалов – обу-
словлен неравновесными условиями кристалли-
зации за счет высоких температурных градиентов
и скоростей охлаждения расплава. Такие тепло-
физические условия на межфазной границе кри-
сталл–расплав способствуют формированию пере-
сыщенных твердых растворов с ячеисто-дендрит-
ной структурой и модифицированной эвтектикой
[14, 15].

В ряде работ доказано, что структуру и свойства
сплавов можно улучшить оптимизацией режимов
их синтеза [16–19]. Анализируя эти результаты,
большинство авторов пришли к выводу, что опре-
деляющим фактором является величина плотности
энергии лазера, которая связана с остальными па-
раметрами формулой Ψ = P/(Vst), где Р – мощность
лазера, V – скорость сканирования, s – межтреко-
вое расстояние, t – толщина слоя порошка. По
данным [8, 19] для Al сплавов, характеризующих-
ся высокой теплопроводностью и высокой отра-
жательной способностью, плотность энергии силь-
но зависит от их состава (легирующих элементов).
Например, для получения качественных образцов
из Al сплава с кремнием (силуминов) оптимальным
параметром является Ψ = 40 Вт c/мм3 [8], а для
Al–Cu–Mg сплавов (например, А2024) Ψ не долж-
на быть меньше 300–340 Вт с/мм3 [19]. Ранее, в ра-
боте [20] показано, что, если это условие не выпол-
няется, то при синтезе сплава АК6, близкого по со-
ставу к сплаву А2024, при Ψ < 60 Вт с/мм3

возникает большое количество дефектов и пор,
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значительно снижающих качество образцов и их
твердость.

Другой важной причиной, по которой АТ име-
ют важное практическое применение, является
возможность изготовления деталей сложной кон-
фигурации непосредственно по 3D-моделям. В
частности, в настоящее время существует техни-
ческая необходимость в получении материалов с
пористой структурой, обеспечивающей их пони-
женную плотность, которые обладают высокими
механическими характеристиками. Для получе-
ния таких материалов подходящим методом АТ
является метод селективного лазерного сплавле-
ния (СЛС). В последние годы появились публи-
кации, в которых этот метод применяется для по-
лучения объемно-структурированных изделий из
керамики и из металла [21, 22]. Такие объекты,
сочетающие низкую массу и высокие удельные
механические характеристики, имеют преимуще-
ства перед монолитными аналогами и находят
применение в оборонной и космической технике.
Как показано нами ранее [20], использование
сплава АК6 для изготовления деталей специаль-
ного назначения с сетчатой структурой методом
СЛС является технологичным и перспективным,
т.к. позволяет получать материал с наилучшим со-
четанием механических и демпфирующих свойств.
Периодическая структура задается ячейками раз-
ной геометрической формы и толщины стенки,
что позволяет варьировать плотность материала и
сочетать низкую массу и высокие удельные механи-
ческие характеристики. К настоящему времени во-
просы построения функциональных 3D-деталей с
различной геометрией поровых каналов освещены
недостаточно, в частности, практически отсут-
ствуют экспериментальные данные о качестве де-
талей и особенностях структурообразования.

Цель данных исследований – продолжить экс-
перименты по оптимизации параметров синтеза
монолитных и объемно-структурированных об-
разцов из сплава АК6 и установить физические
закономерности влияния параметров синтеза на
процесс неравновесной кристаллизации и свой-
ства материала.

МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА

Объектами исследования служили образцы из
Al–Cu–Mg–Si-сплава (марка АК6 или А1360),
синтезированные на 3D-принтере по металлу Re-

alizer SLM100. Образцы получены селективным
лазерным сплавлением порошка, изготовленного
на предприятии ФГУН ВИАМ. Гранулометриче-
ский состав порошка удовлетворял стандартным
условиям синтеза – половина частиц имела раз-
меры от 20 до 60 мкм, а доля частиц размером
80 мкм не превышала 5 об. %. Содержание основ-
ных компонентов в алюминиевой матрице порош-
ка и сплава после СЛС проверяли на спектрометре
ICPE-9000 SHIMADZU с индуктивно-связанной
плазмой (погрешность 0.01 мас. %). Химический
состав порошка и СЛС сплава в сравнении с
ГОСТ 4784-97 указаны в табл. 1.

Были синтезированы и исследованы цилин-
дрические сплошные (монолитные) и объемно-
структурированные (сетчатые) образцы с кубиче-
ской решеткой, в которой период равен 1 мм и реб-
ра имеют квадратное сечение со стороной 0.2 мм.

Образцы для анализа структуры изготавливали
механической полировкой на алмазной суспен-
зии. Финишную полировку проводили на сус-
пензии коллоидного диоксида кремния. Для вы-
явления макро- и микроструктуры применяли
электрохимическую полировку в электролите
(430 мл H3PO4, 50 г CrO3) и химическое травление
в реактиве Келлера (0.5 мл HF, 2.5 мл HNO3,
1.5 мл HCl, 100 мл H2O). Структуру изучали на по-
перечных и продольных шлифах, соответствующих
плоскости построения образцов и перпендикуляр-
ной ей плоскости, с помощью светового оптическо-
го микроскопа Neophot-32 и сканирующего элек-
тронного микроскопа (СЭМ) Tescan MIRA LMS
Tescan (Чехия) с системой энергодисперсионного
анализа (ЭДС, AZtecLive Advanced Ultim Max 100)
и системой анализа картин дифракции отражен-
ных электронов (ДОРЭ, AZtecHKL Advanced
Symmetry). Для описания топологии внутреннего
строения сетчатых образцов (количества и разме-
ры пустот) использовали программный комплекс
“FIJI” – расширенную версию программы Im-
ageJ, позволяющий обрабатывать оптические
изображения объектов любой формы и опреде-
лять их количество, размеры, площади и т.д. Оп-
тические изображения поперечных и продольных
сечений сетчатых образцов, на которых проводи-
ли расчеты площади пустот, были получены на
микроскопе “Микромед МС2 Zoom 2CR” при од-
ном увеличении (погрешность измерения ±5%).
Рентгеноструктурный фазовый анализ (РСА) вы-
полнен на дифрактометре “Bruker Advance-D8” в
медном Kα-излучении (Kαср = 0.15418 нм) в ин-
тервале углов 18–140 градусов с шагом съемки
0.02° и временем экспозиции 2 с в каждой точ-
ке. Анализ полученных дифрактограмм прово-
дили с помощью программ DIFFRAC.EVA 4.0 и
DIFFRAC.TOPAS 5.0.

В качестве условной характеристики, описы-
вающей топологию внутреннего строения сетча-

Таблица 1. Химический состав сплава АК6

Мас. % Mg Cu Mn Si Al

Порошок 0.64 2.25 0.51 0.99 Основа
СЛС сплав 0.61 2.25 0.50 0.98 Основа
ГОСТ 4784-97 0.4–0.8 1.8–2.6 0.4–0.8 0.7–1.2 Основа
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тых образцов, была выбрана усредненная доля
площади, занятой пустотами в плоскости постро-
ения и в перпендикулярной ей плоскости S =
= (S1 + S2)/2, где S1 – отношение суммы площа-
дей всех пустот в поперечном сечении к его пло-
щади, а S2 – отношение суммы площадей всех пу-
стот в продольном сечении к его площади.

Твердость образцов измеряли на приборе Бри-
нелль (диаметр шарика 10 мм, нагрузка 250 кг) со-
гласно ГОСТ 9012–59. Значения твердости усред-
няли по 3 отпечаткам, измеренным с погрешностью
±0.25%. (погрешность определения эксперимен-
тальных значений твердости не превышала ±1.5%).
Микротвердость структурных составляющих
определяли на приборе ПМТ-3 (нагрузка 20 г).
Усреднение результатов проводили по 10 измере-
ниям, относительная погрешность измерения
±10%. Прочностные характеристики определяли
при сжатии цилиндрических образцов диаметром
10 мм и толщиной 5 мм на испытательной маши-
не “Instron 5982”. Значения условного предела те-
кучести были усреднены по результатам испыта-
ний 5 образцов для каждого состояния.

РЕЗУЛЬТАТЫ

Как показано ранее [20], образцы, синтезиро-
ванные в широком диапазоне параметров: мощ-
ности лазера P = 100–200 Вт, скорости сканиро-
вания V = 400–950 мм/с при постоянной толщине
слоя t = 0.05–0.06 мм и межтрекового расстояния
s = 0.12 мм, имеют многочисленные дефекты ли-
тейного происхождения – усадочные рыхлоты,
“горячие трещины” и не проплавленные частицы
порошка. Подробный анализ причин возникнове-
ния дефектов показал, что дефекты влияют на плот-
ность и твердость материала. Плотность монолит-
ных образцов ρ, синтезированных по указанным
выше режимам работы 3D-принтера, менялась от
2.34 до 2.59 г/см3, что ниже табличной плотности
сплава АК6 (ρ = 2.76 г/см3). Твердость синтези-
рованных образцов не превышала 55 HB10/250,
что в два раза ниже стандартных значений
(ГОСТ 4784-97). Было сделано предположение,
что причиной возникновения указанных дефек-
тов является недостаточная плотность энергии
Ψ = 21–47.6 Bт с/мм3. Согласно данным работ
[19, 20], для получения качественных бездефект-
ных образцов из сплава АК6 плотность энергии
должна быть ~ в 7–8 раз больше. С учетом этого
фактора, была проведена корректировка режима
синтеза.

Для определения оптимального соотношения
значений мощности и скорости сканирования
пучка лазера был проведен синтез единичных
треков. В эксперименте варьировали P от 100 до
200 Вт с шагом 20 Вт и V от 100 до 950 мм/с. С по-
мощью светового и сканирующего электронного

микроскопа оценивали непрерывность трека и
четкую визуализацию его структуры. Оказалось,
что выбранные для оптимизации характеристики
обеспечиваются следующим режимом: P = 200 Вт, а
V = 400 мм/с (рис. 1а). Для сравнения на рис. 1б
приведено изображение трека, полученного при
P = 100 Вт и V = 900 мм/с, на котором четко про-
слеживаются разрывы и не проплавленные ча-
стицы порошка.

При дальнейшей корректировке режимов
плавки учитывали соотношение межтрекового
расстояния с диаметром пучка лазера. Согласно
схеме формирования треков [23], зоны нерас-
плавленных частиц порошка возникают, если ме-
жтрековое расстояние больше диаметра лазерно-
го луча. При межтрековом расстоянии меньше
диаметра лазерного пучка, происходит наложе-
ние треков друг на друга, их перекрытие и образо-
вание зон двойного переплава, исключающие об-
разование данного дефекта. На основании этих рас-
суждений, при постоянных значениях P = 200 Вт,
V = 400 мм/с, диаметра пучка лазера 0.06 мм и t =
= 0.05 мм, межтрековое расстояние было умень-
шено в 4 раза до s = 0.03 мм, что обеспечило соот-
ветствующие рекомендациям [19] значения плот-
ности энергии Ψ = 237–331 Вт с/мм3.

Для проверки выбранного режима синтеза
проведено комплексное исследование структуры,
дефектов построения и свойств монолитных и
сетчатых образцов. При анализе литейных дефек-
тов в монолитных образцах обнаружены только
единичные газовые раковины размером 50–75 мкм
(рис. 2а) и круглые газовые поры диаметром ме-
нее 50 мкм, объемная доля которых не превышала
0.25% (рис. 2б). Согласно [24], наличие таких пор
при объемной доле менее 1.6% не оказывает замет-
ного влияния на прочность, однако, увеличение их
количества инициирует разрушение при испытани-
ях на усталость. Твердость монолитных образцов
превысила твердость сплава, отлитого по стандарт-
ной технологии, и достигла 120–100 HB10/250.

Известно, что параметром, влияющим на
структуру СЛС-образцов, также является толщи-

Рис. 1. Изображение единичных треков: а – P = 200 Вт,
V = 400 мм/с, б – P = 100 Вт, V = 900 мм/с.

160 мкм

160 мкм

(б)

(a)
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на слоя порошка [15]. Для проверки влияния это-
го фактора на структурообразование сплава АК6,
толщина слоя при синтезе образцов М2 была уве-
личена до t = 0.07 мм при прочих равных условиях
синтеза (табл. 2).

Было установлено, что увеличение толщины
слоя порошка до t = 0.07 мм приводит к синтезу бо-
лее дефектных образцов, что визуально видно по
увеличению числа дефектов (рис. 2в) и появлению
усадочных пустот размером до 500 мкм (рис. 2г).

Описанные выше закономерности формиро-
вания дефектов типа газовых раковин и пор в за-
висимости от толщины слоя порошка были под-
тверждены структурными исследованиями сетча-
тых образцов С1 и С2 (рис. 3а–3г). Визуально
видно, что количество и размеры дефектов в об-
разце, синтезированном при t = 0.05 мм (рис. 3а),
меньше.

При оценке качества объемно-структуриро-
ванных СЛС-образцов также важно оценить вли-
яние параметров синтеза, в частности, толщины
слоя, на геометрию построения. Как следует из
рис. 4, рост этого параметра приводит к резкому

нарушению геометрии построения, искажению
формы и периодичности кубической структуры,
которые происходят из-за разной толщины ребер
и их разрывов. При сравнении рис. 4а, 4б и
рис. 4в, 4г видно, что наибольшее искажение ку-
бической формы отверстий (пустот) наблюдается
в сечении, перпендикулярном направлению по-
строения. Как следует из табл. 2, усредненная до-
ля площади пустот в образце С2 больше на 14%.

Основными типами дефектов в сетчатых об-
разцах являются “горячие” трещины, расположен-
ные в углах ребер или по их сечению (рис. 3б, 3г).
Чаще всего причиной появления трещин в сетча-
тых изделиях с кубической решеткой квадратного
сечения являются значительные внутренние на-
пряжения, возникающие при кристаллизации
ванны расплава. При послойном построении из-
делия появление таких очагов разрушения связа-
но с большим температурным градиентом рас-
плава. Например, известно, что сетчатые изделия с
круглым сечением ребер менее подвержены разру-
шению и имеют более совершенное строение [26].

Типичная микроструктура СЛС-образцов
представлена на рис. 5а, 5б. В сечении, перпенди-
кулярном направлению сканирования, видны
следы прохождения лазера – треки со столбчаты-
ми зернами (рис. 5а).

Для подробного описания закономерностей
формирования тонкой структуры СЛС образцов в
зависимости от толщины слоя порошка, был про-
веден ДОРЭ анализ структуры на поперечных и
продольных сечениях монолитных образцов М1 и
М2. На рис. 6а, 6б показаны ориентационные
карты микроструктуры в продольном сечении об-
разцов М1 (рис. 6а) и М2 (рис. 6б). Видно, что ос-

Рис. 2. Дефекты в монолитных образцах, синтезиро-
ванных по двум режимам: а, б – t = 0.05 мм; в, г – t =
= 0.07 мм, а, в, г – световая микроскопия; б – СЭМ.

100 мкм

100 мкм 100 мкм

20 мкм

(б)(a)

(г)(в)

Таблица 2. Условия синтеза и характеристики образцов

Тип образца ρ, г/см3 s, мм t, мм S, %

Монолитный М1 2.79 0.03 0.05 –
Монолитный М2 2.74 0.03 0.07 –
Сетчатый С1 0.95 0.03 0.05 40
Сетчатый С2 0.74 0.03 0.07 54

Рис. 3. Дефекты в сетчатых образцах: а, б – t = 0.05 мм;
в, г – t = 0.07 мм.

100 мкм 100 мкм

100 мкм100 мкм

(б)(a)

(г)(в)
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новными элементами структуры внутри треков
являются вытянутые (столбчатые) зерна с внут-
ренней ячеисто-дендритной субструктурой.

Они чередуются с полосами мелких равноос-
ных зерен, размер которых соизмерим с размером
ячеек – дендритов. В центре треков зерна круп-
нее, на их границах более мелкие. Согласно рас-
пределению зерен по размерам (рис. 6в), средний
размер зерен в образце М2 составляет 7.4 мкм, а
доля крупных зерен с размером более 25 мкм со-
ставляет ~25%.

В образце М1 эти характеристики практически
идентичны: 6.7 мкм и 26%. Также близки спектры
разориентировок границ зерен, исходя из кото-
рых, основную долю, около 70%, составляют
большеугловые границы (БУГ) (рис. 6г). В попе-
речных сечениях микроструктура образцов обра-
зована равноосными зернами разных размеров
(рис. 7а, 7б). Согласно данным, представленным
на рис. 7в, 7г, средний размер зерен в образце М1
составляет 2.4 мкм, а в образце М2 – в два раза
больше. При сравнении распределений зерен –
субзерен по размерам очевидно, что при уменьше-
нии толщины слоя до 0.05 мм образуется равномер-
ная структура, в которой доля крупных зерен более
10 мкм составляет не более 5%. Увеличение тол-
щины слоя вызывает огрубление структуры, доля
таких крупных зерен возрастает в десять раз. Из
спектров разориентировок границ зерен–субзе-
рен следует, что в структуре обоих образцов пре-
обладают БУГ, их количество составляет 77% в
образце М1 и 70% в образце М2.

Согласно теории [27] ячеисто-дендритные
формы роста формируются в условиях концен-
трационного переохлаждения жидкого сплава,

возникающего перед фронтом кристаллизации.
Величина концентрационного переохлаждения
регулируется теплофизическими параметрами,
такими как скорость кристаллизации (R), темпе-
ратурный градиент (G), коэффициент распреде-
ления легирующих элементов в Al (K) и их кон-
центрация (С0). Переход плоского фронта кри-
сталлизации к ячеистому или к дендритному
осуществляется при условии: G/R1/2 < С0/K. Леги-
рование Al расплава медью и магнием, присут-
ствующими в составе сплава АК6 (K < 1), а также
высокие скорости кристаллизации создают ши-
рокую зону концентрационного переохлаждения
перед движущимся фронтом, определяющую

Рис. 4. Внешний вид продольного (а, в) и поперечно-
го (б, г) сечения сетчатых образцов: а, б – t = 0.05 мм,
в, г – t = 0.07 мм.

(б)(a)

(г)(в)

4000 мкм 2500 мкм

4000 мкм 2500 мкм

Рис. 5. Микроструктура СЛС-образцов: а – треки в
монолитном образце, продольное сечение, световая
микроскопия; б – ячеисто-дендритная структура в
сетчатом образце, СЭМ.

110 мкм

20 мкм

(б)

(a)
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Рис. 6. Результаты ДОРЭ-анализа, продольное сечение:
ориентационные карты микроструктуры образцов М1 (а)
и М2 (б) в цветах обратной полюсной фигуры; спектры
размеров зерен–субзерен (в) и разориентировок границ
зерен (г) в образце М2.
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Рис. 7. Результаты ДОРЭ анализа, поперечное сечение:
ориентационные карты микроструктуры в цветах обрат-
ной полюсной фигуры (а, б) и спектры размеров зерен-
субзерен (в, г) в образцах М1 (а, в) и М2 (б, г).
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формы роста твердой фазы в виде ячеек и дендри-
тов. Учитывая специфику аддитивной техноло-
гии при СЛС, приводящей к непостоянствам ве-
личин температурного градиента по ванне рас-
плава и скорости роста слоев твердой фазы,
становится понятным изменение размеров и че-
редование форм роста кристаллов ячеистой и
дендритной морфологии, которые в сетчатых об-
разцах выражены более ярко. Это наглядно де-
монстрирует пример тонкой структуры сетчатого
образца. На границе ребра с отверстием форми-
руется зона столбчатых зерен дендритной морфо-
логии, которая сменяется зоной равноосных зе-
рен (рис. 5б). Такое чередование зон показывает,
на сколько сильно наличие пустот меняет усло-
вия теплоотвода по сечению ребра кубической
решетки.

Для определения фазового состава СЛС-спла-
ва проведены расчеты дифрактограмм, снятых с
монолитных образцов М1 и М2, и сравнение с ди-
фрактограммой исходного порошка (рис. 8). На
рис. 8 проиндексированы только выявленные
рентгеновские максимумы от интерметаллидов.
Из представленных данных следует, что в процес-
се синтеза фазовый состав меняется. Основными
интерметаллидными фазами, обнаруженными в
порошке, являются Al2Cu, Mg2Si, Al8Mg5, о чем
свидетельствуют ярко выраженные рентгенов-
ские максимумы на дифрактограмме D1. В моно-
литном образце М1 фазы Mg2Si и Al8Mg5 также
присутствуют, а количество пиков, относящихся
к фазе Al2Cu, резко сокращается (дифрактограм-
ма D2). На дифрактограмме D3, снятой с образца
М2, при сохранении пиков от фаз Mg2Si и Al8Mg5,
имеется только один четкий дифракционный
максимум (hkl 220) от фазы Al2Cu. Одной из при-
чин уменьшения числа и интенсивности отраже-
ний от алюминидов меди является частичное их
растворение в Al-твердом растворе в процессе
высокоскоростной кристаллизации. В результате
этого содержание меди в твердом растворе долж-
но увеличиться. Так как известно, что медь пони-
жает параметр решетки алюминия [28], то для
проверки этого предположения сравнили пара-
метры решеток монолитных и сетчатых образцов
и исходного порошка (табл. 3). Как следует из
этих результатов, все СЛС-образцы характеризу-
ются пониженными относительно порошка зна-
чениями параметра решетки, причем самое низ-
кое значение наблюдается в образце М2. Разница
значений составляет 0.0004 нм, что в пересчете на
концентрацию меди по правилу Вегарда состав-
ляет ~0.31 мас. %. Такой расчет корректен только
для бинарных Al–Cu композиций. В случае трой-
ного сплава Al–Cu–Mg, учитывая, что магний
повышает параметр решетки, наблюдаемая тен-

денция снижения параметра решетки может слу-
жить качественным доказательством образова-
ния пересыщенного медью Al-твердого раствора.
Таким образом, анализируя все данные РСА,
можно заключить, что в СЛС-сплаве при нерав-
новесных условиях кристаллизации расплавлен-
ного порошка образуется пересыщенный медью
и магнием твердый раствор на основе алюминия,
и формируются фазы кристаллизационного проис-
хождения в составе многокомпонентных эвтектик,
экранирующие границы ячеек и дендритов.

Морфологические и размерные различия
структуры сетчатых и монолитных образцов, син-
тезированных при разной толщине слоя порош-
ка, отражаются на значениях их микротвердости
(табл. 3). Из этих данных следует, что микротвер-
дость образцов М1 и С1, синтезированных при
меньшей толщине слоя, выше, и разница составля-
ет 600 МПа для монолитных образцов и 700 МПа
для сетчатых.

На рис. 9 показаны деформационные кривые,
полученные при сжатии СЛС-образцов, а чис-
ленные значения условного предела текучести,

Рис. 8. Дифрактограммы порошка (D1) и монолит-
ных образцов М1 (D2) и М2 (D3).
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Таблица 3. Параметры решетки твердого раствора и
механические свойства СЛС-образцов

* Параметр решетки порошка 0.4049 нм

Тип образца a, нм* Микротвердость, 
МПа

σ0.2, 
МПа

Монолитный М1 0.4047 1800 ± 90 533

Монолитный М2 0.4043 1200 ± 80 217

Сетчатый С1 0.4048 2000 ± 200 57

Сетчатый С2 0.4044 1300 ± 100 21
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усредненные по пяти образцам, представлены в
табл. 3. Условный предел текучести монолитных
образцов на порядок выше σ0.2 сетчатых образ-
цов, что коррелирует с их плотностью и усреднен-
ным объемом пустот. Если сравнить значения
предела текучести образцов одного типа то полу-
чится, что как монолитные М1, так и сетчатые С1
образцы, синтезированные при t = 0.05 мм, име-
ют более высокие прочностные характеристики.
Для монолитных образцов разница условного пре-
дела текучести составляет 46%, а для сетчатых –
70%.

Если в монолитных образцах свойства опреде-
ляются в основном размером зерна, то в сетчатых
образцах основной причиной падания свойств
является нарушение геометрии построения и на-
личие трещин. Свойства монолитного образца
М1 СЛС-сплава АК6 значительно выше, чем
свойства сплава АК6, полученного традиционны-
ми способами литья. Согласно ГОСТ 51834-2001
условный предел текучести прутков из сплава
АК6 после термообработки Т6 составляет 275–
325 МПа, а после отжига уменьшается до 265 МПа.
Высокие значения условного предела текучести
СЛС-сплава относительно сплава, полученного
традиционной технологией, обусловлены суще-
ственным вкладом зернограничного и твердорас-
творного упрочнения за счет дисперсной структу-
ры пересыщенного твердого раствора на основе
алюминия, образованного при неравновесных
условиях кристаллизации.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
1. Проведена серия экспериментов по подбору

режима работы 3D-принтера и оптимизации плот-
ности энергии луча лазера Ψ = 237–331 Вт с/мм3 с
целью получения СЛС монолитных и сетчатых
образцов высокого качества. Установлено, что

для снижения вероятности появления литейных
дефектов и устранения зоны не проплавленных
частиц порошка, при P = 200 Вт, V = 400 мм/с и
t = 0.05 мм, межтрековое расстояние должно рав-
няться s = 0.03 мм.

2. Определено влияние толщины слоя порош-
ка (при прочих равных условиях синтеза) на де-
фектную структуру СЛС-образцов. Показано, что
увеличение толщины слоя с 0.05 до 0.07 мм в мо-
нолитных образцах приводит к незначительному
росту газовой пористости, а в сетчатых образцах на-
рушает геометрию построения и искажает форму
пустот и периодичность кубической структуры.

3. Установлено влияние толщины слоя порош-
ка на морфологические и размерные характери-
стики тонкой структуры СЛС-образцов. Показа-
но, что при t = 0.05 мм формируется равномерная
структура со средним размером зерна 2.4 мкм, а
увеличение толщины слоя огрубляет структуру:
размер зерна увеличивается в два раза.

4. На основании данных РСА и СЭМ опреде-
лено, что в СЛС-сплаве при неравновесных усло-
виях кристаллизации расплавленного порошка
образуется пересыщенный медью и магнием
твердый раствор на основе алюминия, и форми-
руются интерметаллические фазы кристаллиза-
ционного происхождения в составе многокомпо-
нентных эвтектик, экранирующие границы ячеек
и дендритов Al-матрицы.

5. Определены значения условного предела те-
кучести при сжатии СЛС-монолитных и сетчатых
образцов, полученных при разных условиях син-
теза. Установлено, что свойства сетчатых образ-
цов плотностью 0.95–0.78 г/cм3 на порядок ниже,
чем монолитных. Наилучшими характеристиками
обладают образцы, полученные при t = 0.05 мм. В
зависимости от толщины слоя порошка, влияю-
щего на размер структурных составляющих и ко-
личество литейных дефектов, условный предел
текучести монолитных образцов меняется на
46%, а сетчатых – на 70%.

6. Твердость сплава АК6, полученного после
усовершенствования режима СЛС, равна 100–
120 HB10/250 при стандартной твердости 90–
95 HB10/250, а условный предел текучести в 2 ра-
за выше, чем у отожженного сплава, полученного
традиционными способами литья.

Работа выполнена с использованием оборудова-
ния ЦКП “Испытательный центр нанотехнологий
и перспективных материалов” ИФМ УрО РАН.

Работа выполнена в рамках государственного
задания МИНОБРНАУКИ России (тема “Струк-
тура”, № 122021000033-2).

Рис. 9. Деформационные кривые СЛС-образцов при
сжатии.
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Abstract—Monolithic and bulk-structured samples of different densities were produced by means of selective
laser melting on the 3D-metal printer Realizer SLM 100. An evaluation of their quality and structure charac-
terization were carried out. Correlation of parameters of synthesis—intertrack distance and layer thickness at
200 W laser power, and structural characteristics were determined. According to the experimental results, op-
timal parameters of the synthesis were found for obtaining samples from AK6 alloy with dispersed structure
and high mechanical properties. Correlation of the fine structure paramerers of the volume-structured sam-
ples with cubic geometry and synthesis parameters were established, types of defects that affect their mechan-
ical properties were determined.
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Формирование ближнего порядка в эквиатомном высокоэнтропийном сплаве (HEA) CoNiCrFeMn
при отжиге в области умеренных температур изучено с использованием атомистического МД/МК
моделирования, включающего обмен атомов в схеме Монте-Карло (МК) и релаксацию их положе-
ний методом молекулярной динамики (МД). Установлено, что в процессе выдержки образуются два
типа областей химического ближнего порядка (CSRO). Первые состоят преимущественно из ато-
мов Fe–Co, а вторые представляют собой обогащенные Cr области, на границах которых находятся
атомы Ni и Mn. Показано, что формирование ближнего порядка включает несколько этапов, после-
довательность которых определяется величиной Cr–Cr, Fe–Co и Ni–Mn взаимодействий.
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ВВЕДЕНИЕ
Высокоэнтропийные сплавы (High Entropy Al-

loys, HEA), представляющие собой близкий к эк-
виатомному многокомпонентный твердый рас-
твор, привлекают большое внимание из-за их
уникальных свойств и перспектив использования
в индустрии [1–3]. HEA характеризуются корро-
зионной стойкостью, высокими прочностными
свойствами, а также способностью сохранять их
при высоких температурах. Важным фактором,
определяющим перспективы применения HEA,
является их фазовая стабильность. Известным
примером однофазного HEA является эквиатом-
ный ГЦК-сплав CoNiCrFeMn, впервые предло-
женный B. Cantor [4]. Он остается в состоянии
твердого раствора после отжига при Т = 1100°С,
однако распадается с образованием различных
фаз при длительном отжиге в интервале темпера-
тур 450 < Т < 900°С [5–7].

Распад однородного твердого раствора при от-
жиге в области умеренных температур является
типичным для многих HEA (см. обсуждение в
[8]). Это обусловлено уменьшением вклада кон-
фигуационной энтропии, стабилизирующей од-
нородное состояние, при понижении температу-
ры. Распаду сплава предшествует формирование
химического ближнего порядка (Chemical Short-
Range Order, CSRO), который может существенно

влиять на прочностные свойства HEA [9–12]. По-
этому образование CSRO в процессе отжига HEA
вызывает в последние годы значительный инте-
рес и активно исследуется как экспериментально
[13, 14], так и теоретически [8, 9, 15–17].

Экспериментальное исследование CSRO в
многокомпонентном сплаве является сложной
задачей. Поэтому для выяснения закономерно-
стей формирования ближнего порядка в HEA в
последние годы активно используются методы
атомистического моделирования. В работе [8] с
использованием гибридного МД/МК подхода,
сочетающего молекулярную динамику (MД) и
Монте-Карло (MК) моделирование, исследован
процесс распада и формирования CSRO в сплаве
HfNbTaTiZr. Показано, что Hf–Zr и Nb–Ta пары
атомов преимущественно образуются в ОЦК
твердом растворе, и предсказано формирование
нового типа CSRO с топологическим порядком B2.

В работе [17] методом МД/МК моделирования
показано, что при отжиге модельного средне-эн-
тропийного сплава NiCoCr преимущественно
формируется Cr–Cr пары атомов, что существен-
но влияет на энергию дефектов упаковки и по-
движность дислокаций. Низкие значения энер-
гии дефекта упаковки в HEA CoNiCrFeMn явля-
ются также причиной ГЦК–ГПУ-превращения,
реализующегося в процессе пластической дефор-
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мации [18]. Образование ближнего порядка в
сплаве CoNiCrFeMn исследовано в [16] с исполь-
зованием первопринципного MК-моделирова-
ния. Показано, что в ферромагнитном состоянии
предпочтительным является образование пар
атомов Cr–Cr и Cr–Mn в положении вторых со-
седей; CSRO такого типа должен предшествовать
образованию топологического порядка L12. Од-
нако, вследствие ограничений использованного
подхода, в работе [16] не удалось изучить эволюцию
CSRO в течение отжига. Поэтому актуальным явля-
ется исследование CSRO в HEA CoNiCrFeMn ме-
тодом атомистического MД/MК-моделирования.

Первопринципное моделирование позволяет
достаточно надежно описать взаимодействие между
атомами в многокомпонентном сплаве. Однако
такой подход является весьма ресурсоемким и не
может описать поведение большой системы в те-
чение достаточно длительного времени. В настоя-
щей работе с использованием комбинированного
МД/МК-моделирования исследовано формирова-
ние CSRO в процессе отжига HEA CoNiCrFeMn эк-
виатомного состава, а также влияние CSRO на
прочностные свойства рассматриваемого сплава.

МЕТОД

Моделирование структуры CoNiCrFeMn HEA
проводили с использованием гибридного МД/МК-
подхода, в котором (как и ранее в [19]) каждому
шагу МК предшествовала МД-релаксация
(50 MД-шагов), и вероятность атомного скачка
определялась с учетом изменения энергии кри-
сталлита при релаксации. Процедура MК прово-
дилась следуя алгоритму Метрополиса, при кото-

ром осуществлялся обмен двух произвольно вы-
бранных атомов сортов A и B. Обмен между
атомами A и B выполнялся в последовательно-
сти Co–Cr, Co–Fe, Co–Ni, Co–Mn, Cr–Fe, Cr–
Ni, Cr–Mn, Fe–Ni, Fe–Mn, Ni–Mn. Выполня-
лось 5000 обменов для каждой пары атомов дан-
ного сорта, после чего процесс повторялся в той
же последовательности.

Для моделирования использовался пакет
LAMMPS [20] и предложенные в [21] многоча-
стичные MEAM (modified embedded-atom meth-
od) потенциалы межатомного взаимодействия.
Модельный кристаллит, ограниченный плоско-
стями {001}, содержал 32 × 103 атомов и имел раз-
мер 20 × 20 × 20 параметров решетки (а = 3.59 Å).
В стартовой конфигурации атомы пяти сортов
были случайно распределены по позициям ГЦК-
решетки с концентрацией 20 ат. % для каждого
элемента сплава. Сначала, для достижения рав-
новесного состояния, осуществлялась МД релак-
сация при комнатной температуре в течение 50 пс
(один шаг релаксации составлял 1 фс). Распреде-
ление атомов в кристаллите после МД релакса-
ции показано на рис. 1.

Отжиг проводился при Т = 723 К, с использо-
ванием изотермически–изобарического (NPT)
ансамбля. Выбранная температура отжига соот-
ветствует использованной в эксперименте [7]. На
различных стадиях отжига фиксировалось состо-
яние сплава, анализировались степень CSRO или
распада; вычислялась энергия декогезии сплава.
Атомистическое моделирование процесса разру-
шения осуществлялось в хорошо апробирован-
ной методике жесткого сдвига без релаксации и с
релаксацией [22].

РЕЗУЛЬТАТЫ МОДЕЛИРОВАНИЯ

В результате MД-релаксации стартовой кон-
фигурации происходит лишь небольшое смеще-
ние атомов (менее 0.1 a) от своего исходного по-
ложения. Чтобы охарактеризовать распределение
атомов в исходном состоянии сплава были рас-
считаны корреляционные функции g(R) для раз-
личных пар атомов; некоторые из них приведены
на рис. 2a.

Уширение пиков g(R) обусловлено флуктуаци-
ей межатомных расстояний между различными
парами атомов (R) и является характерной осо-
бенностью HEA. Наибольшее уширение пика
g(R) для пары Cr–Cr обусловлено, по-видимому,
большим атомным радиусом Cr по сравнению с
другими элементами. Смещение функции g(R)
для пары атомов Co–Mn влево, а пары атомов
Ni–Mn вправо коррелирует с равновесными рас-
стояниями для соответствующих бинарных си-
стем, полученными при построении используемых
MEAM-потенциалов [21]. На рис. 2 приведена

Рис. 1. Распределение атомов в кристаллите экви-
атомного сплава CoNiCrFeMn после MД релаксации
в течении 3 × 104 шагов при Т = 300 К. Черным цве-
том выделены атомы Co, синим – Ni, зеленым – Cr,
красным – Fe, желтым – Mn (on line).
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функция g(R) на расстояниях, соответствующих
первым ближайшим соседям; пики g(R) для вто-
рых и третьих соседей выглядят аналогично, но
более уширены по сравнению с показанными на
рис. 2.

С ростом числа шагов (рис. 3) МД/МК-проце-
дуры, моделирующей процесс отжига сплава,
энергия кристаллита понижается вследствие из-
менения параметров ближнего порядка, последо-
вательные этапы формирования ближнего поряд-
ка для различных групп атомов обсуждаются
ниже. На зависимости потенциальной энергии
кристаллита Epot от числа МД/МК-шагов N можно
выделить две стадии: быстрого уменьшения Epot в
интервале малых времен отжига (I) и стадию II,
на которой энергия Epot(N) изменяется относи-
тельно медленно.

Анализируя особенности распределения ато-
мов в кристаллите в зависимости от времени вы-
держки, можно сделать вывод, что на стадии I
происходит формирование CSRO, в то время как

на стадии II появляются и растут области с преоб-
ладанием атомов определенного сорта.

Чтобы охарактеризовать эти процессы мы вы-
числили параметры ближнего порядка Уоррена-
Каули для многокомпонентного сплава [23]:

(1)

Здесь i – номер координационной сферы,  –
число атомов сорта B, находящихся на i-ой коор-
динационной сфере атома сорта A, Ni – коорди-
национное число, CA, CB – концентрация атомов
сорта A и B.

На рис. 4 приведены значения параметров
ближнего порядка для первой координационной
сферы для пар различных и одноименных атомов,
вычисленные после завершения стадии I (рис. 3).
Отрицательные значения α1 указывают на склон-
ность к кластеризации вследствие притяжения
атомов на первой координационной сфере, в то
время как положительные значения α1 свидетель-
ствуют об отталкивании между атомами. Выра-
женная склонность к кластеризации (α1 < 0) наблю-
дается для пар атомов Cr–Cr, Fe–Co и Ni–Mn
(рис. 4); противоположное поведение реализует-
ся для пар атомов Co–Cr, Fe–Cr, Mn–Mn, для ко-
торых параметр α1 большой и положительный.

На рис. 5 представлены CSRO параметры на
первой координационной сфере в зависимости от
числа МД/МК шагов для пар атомов в сплаве, для
которых α1 < 0. Видно, что число пар атомов Cr–Cr,
Fe–Co и Ni–Mn увеличивается существенно
быстрее по сравнению с остальными. При этом
величина α1 для пар атомов Cr–Cr непрерывно
уменьшается в течение всего времени моделиро-
вания. Это указывает на формирование обога-
щенных Cr областей, предшествующих образова-
нию выделений.

α = −
A,B

A,B

A B

1 .i
i

i

N
N C C

A,B
iN

Рис. 2. Парные корреляционные функции g(R) для
атомов кристаллита вблизи первой координацион-
ной сферы после предварительной МД-релаксации
при Т = 300 К (a) и после завершения МД/МК-проце-
дуры отжига при Т = 723 К (б).
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Аналогичное поведение демонстрирует пара-
метр α1 для пар атомов Fe–Co. В то же время для
пар Ni–Mn величина α1 быстро изменяется лишь
первые 50 × 103 шагов и далее остается практиче-
ски постоянной. Таким образом, образование
выделений, обогащенных атомами Ni и Mn, явля-
ется маловероятным.

Парные корреляционные функции g(R) после
завершения МД/МК-процедуры отжига для раз-
личных пар атомов, участвующих в формирова-
нии ближнего порядка, приведены на рис. 2б. На-
блюдается существенное уширение пиков g(R)
для пар атомов Cr–Cr, Ni–Cr, Mn–Cr. Это свиде-
тельствует о том, что образование CSRO с участи-
ем атомов Cr сопровождается увеличением иска-
жений кристаллической решетки.

На рис. 6 показано распределение атомов в се-
чении кристаллита, толщиной два атомных слоя,
в конце первой (a–г) и второй стадии (д–з). Для
большей наглядности отдельно показаны группы
атомов Cr, Ni–Mn, Ni–Mn–Cr, а также Fe–Co, то
есть те, которые демонстрируют предпочтитель-
ное расположение на первой координационной
сфере относительно друг друга (α1 < 0, рис. 5).

После завершения стадии I, через 75 × 103 МД/МК-
шагов (рис. 6a–6г) формируются области с ближ-
ним порядком размером 2–4 параметра решетки.
В распределении атомов Cr на данной стадии не
видны какие-либо компактные области (рис. 6а).
Мелкие фрагменты из атомов Ni и Mn (рис. 6б)
объединены в более крупные и содержат уже три
сорта атомов Ni, Mn и Cr (выделены штриховой
линей на рис. 6в). На рис. 6г штриховой линией
выделены области с ближним порядком, обра-
зованные атомами Fe–Co. Эти области, по-ви-
димому, не связаны с другими, но образуют

длинные цепочки связанных между собой
фрагментов.

На стадии II (рис. 6д–6з) через 240 × 103 МД/МК-
шагов, начинают формироваться предвыделения
фаз состава NiMnCr, что видно из образования
пространственно выделенных областей, форма
которых близка к сферической. На рис. 6ж штри-
ховой линией выделен фрагмент, состоящий из
трех сортов атомов Cr, Ni, Mn. Основу такого
предвыделения составляют атомы Cr, а атомы Ni
и Mn в основном декорируют его границы. Рас-
пределение атомов Fe и Co к концу стадии II ха-
рактеризуется наличием ближнего порядка по-
добного тому, который наблюдается в конце
стадии I.

Полученные результаты показывают, что в
процессе отжига HEA CoNiCrFeMn эквиатомно-
го состава в области умеренных температур фор-
мируется CSRO и образуются обогащенные Cr
предвыделения, на границах которых располага-
ются атомы Ni и Mn. Появление таких предвыде-
лений сопровождается увеличением искажений
кристаллической решетки сплава.

ОБСУЖДЕНИЕ РЕЗУЛЬТАТОВ

Изменение в распределении атомов в экви-
атомном HEA CoNiCrFeMn в процессе отжига
исследовано с использованием атомистического
МД/МК-подхода, сочетающего молекулярную
динамику и Монте-Карло моделирование. Пока-
зано, что формирование CSRO происходит уже
после относительно коротких времен отжига
(стадия I на рис. 3), что сопровождается быстрым
изменением параметров Уорена–Каули α1 (рис. 5,
6a–6г). Увеличение времени отжига (стадия II на
рис. 3) приводит к образованию обогащенных Cr
предвыделений (рис. 5, 6д–6з).

Рис. 4. Параметры ближнего порядка в конце стадии I
для первой координационной сферы для различных
пар атомов.
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Параметры порядка на второй и более далеких
координационных сферах оказались близкими к
нулю в течение всего времени отжига, что свиде-
тельствует об отсутствии тенденции к формиро-
ванию дальнего порядка в условиях проведенного
атомистического моделирования.

Из сопоставления рис. 2–5 видно, что при от-
жиге формируются области ближнего порядка на
основе атомов Fe–Co или Ni–Mn–Cr, причем их
образование происходит в значительной степени
независимо. Длинные цепочки связанных между
собой фрагментов из атомов Fe и Co формируют-
ся уже на ранней стадии (рис. 6г), сохраняются в
течение всего времени отжига и лишь несколько
увеличиваются в размере к концу II стадии (рис. 6з).

Более сложная картина наблюдается для обла-
стей, содержащих атомы Cr–Ni–Mn. Для пар
атомов Cr–Cr, Ni–Mn, Ni–Cr параметры порядка
α1 < 0, что свидетельствует о формировании кла-
стеров, содержащих эти атомы (рис. 6б, 6в). По-
скольку энергия Cr–Cr взаимодействия суще-
ственно больше, чем Cr–Ni и Cr–Mn, о чем сви-
детельствует параметр ближнего порядка на
рис. 4, с увеличением времени отжига кластери-
зация атомов Cr становится доминирующей
(рис. 5). В результате формируются обогащенные
Cr области (рис. 6ж), а атомы Ni–Mn вытесняют-
ся на периферию этих областей. Это сопровожда-
ется увеличением искажений решетки сплава и
приводит к размытию пиков парных корреляци-
онных функций g(R) атомных пар Cr–Cr, Ni–Cr,

Mn–Cr (рис. 2б), формирующих кластер CrNiMn
на поздних стадиях отжига.

Полученные результаты согласуются с выво-
дами работы [17], в которой показано, что при от-
жиге среднеэнтропийного сплава NiCoCr пре-
имущественно формируется Cr–Cr пары атомов.
В [16] был сделан вывод, что предпочтительным
является образование пар атомов Cr–Cr и Cr–Mn
в положении вторых соседей, что обусловлено
особенностями магнитного состояния сплава, не
учитываемыми в настоящей работе.

Следует отметить, что использованная при
MК-моделировании схема Метрополиса не поз-
воляет в полной степени описать кинетику эво-
люции ближнего порядка. Тем не менее она на-
дежно воспроизводит особенности CSRO (кла-
стеризация Fe–Co и формирование обогащенных
Cr предвыделений), появление которых следует
ожидать на ранних стадиях отжига. Для выясне-
ния возможности протекания распада в рассмат-
риваемом сплаве требуются гораздо более дли-
тельные времена отжига, подобные тем, которые
использовались в [8].

С целью оценить влияние CSRO на прочност-
ные свойства, используя метод МД, мы провели
расчет энергии декогезии, определяющей работу,
необходимую для раскрытия трещины. В резуль-
тате было установлено, что увеличение CSRO
приводит к возрастанию энергии декогезии. Од-
нако ее изменение оказалось невелико (около
3%) и поэтому не следует ожидать заметного воз-

Рис. 6. Распределение атомов в двух слоях кристаллита эквиатомного сплава CoNiCrFeMn после (a–г) 75 × 103 шагов;
(д–з) 240 × 103 шагов МД/МК-моделирования. Синие точки – атомы Ni (б, в, е, ж), желтые – Mn (б, в, е, ж), зеленые –
Cr (а, в, д, ж), красные – Fe (г, з), черные – Co (г, з).

R, Å

(б) (в) (г)(a)

(е) (ж) (з)(д)
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КАРЬКИН и др.

действия CSRO на распространение трещины.
Основное влияние CSRO на прочностные свой-
ства HEA CoNiCrFeMn обусловлено, по-видимо-
му, локальным изменением энергии дефекта упа-
ковки [18, 24] и, следовательно, изменением по-
движности дислокаций или склонности к
двойникованию.

ВЫВОДЫ
Результаты атомистического МД/МК-модели-

рования эволюции распределения атомов разного
сорта в эквиатомном HEA CoNiCrFeMn в процессе
отжига при умеренной температуре (Т = 723 К) и
расчета параметров химического ближнего по-
рядка позволяют сделать следующие выводы.

1. Уже на ранней стадии МД/МК-процедуры
отжига формируются области ближнего порядка
на основе атомов Fe–Co или Ni–Mn–Cr, причем
их образование происходит в значительной сте-
пени независимо.

2. С увеличением времени отжига доминирую-
щей становится кластеризация атомов Cr, форми-
руются обогащенные Cr области, а атомы Ni–Mn
вытесняются на их границы.

3. Цепочки связанных между собой фрагмен-
тов из атомов Fe и Co формируются уже на ран-
ней стадии и сохраняются в течение всего време-
ни отжига.

4. Следует ожидать, что формирующийся
ближний порядок будет влиять на энергию де-
фекта упаковки и, тем самым, на прочностные
свойства HEA CoNiCrFeMn.

Работа выполнена в рамках государственного
задания по темам “Давление” № 122021000032-5 и
“Структура” № 122021000033-2.
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Formation of Chemical Short-Range Order in Equiatomic CoNiCrFeMn
High-Entropy Alloy. Atomistic MD/MC Simulation

I. N. Karkin1, L. E. Karkina1, and Yu. N. Gornostyrev1

1Mikheev Institute of Metal Physics, Ural Branch, Russian Academy of Sciences, Ekaterinburg, 620108 Russia
*e-mail: lidiakarkina@gmail.com

Abstract—The formation of short-range order in the equiatomic high-entropy alloy (HEA) CoNiCrFeMn
during annealing at moderate temperatures was studied using atomistic MD/MC simulation, including the
exchange of atoms in the Monte Carlo (MC) scheme and the relaxation of its positions by the molecular dy-
namics (MD) method. It has been found that two types of chemical short range order (CSRO) regions are
formed during annealing. One of them consist mainly of Fe and Co atoms, while others are enriched by Cr
with Ni and Mn atoms at their boundaries. It is shown that the formation of short-range order includes several
stages, the sequence of which is determined by the value of Cr–Cr, Fe–Co and Ni–Mn interatomic interac-
tions.

Keywords: high-entropy alloys, short range order, atomistic modeling, decohesion
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Исследовано влияние параметров структуры на прочность и трещиностойкость мартенситностаре-
ющих сталей при однократном нагружении. Установлено, что прирост прочности за счет дисперси-
онного упрочнения интерметаллидами в исследуемых сталях определяется содержанием титана и
присутствием кобальта. Показано, что изменение трещиностойкости при однократном нагружении
по мере повышения температуры отпуска имеет сложный характер. Установлено, что в отличие от
динамической трещиностойкости, минимальный уровень характеристик статической трещино-
стойкости исследованных сталей соответствует максимуму прочности. Обсуждаются возможные
причины такого изменения характеристик статической и динамической трещиностойкости.
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ВВЕДЕНИЕ
Разработанные во второй половине ХХ века

мартенситностареющие стали (МСС), благодаря
хорошему сочетанию характеристик прочности и
надежности, нашли широкое применение в различ-
ных отраслях машиностроения. Несмотря на высо-
кую стоимость, в последние годы МСС вновь при-
обретают все большую популярность, что объяс-
няется непрерывным ужесточением требований к
разрабатываемым деталям и конструкциям, в
первую очередь, в области специального маши-
ностроения, в связи с их эксплуатацией в услови-
ях, граничащих с экстремальными.

Упрочнение МСС достигается в два этапа: по-
лучение структуры практически безуглеродисто-
го мартенсита на этапе закалки, которая реализу-
ется при любых скоростях охлаждения из аусте-
нитной области, и дисперсионное упрочнение
интерметаллидными наночастицами полученно-
го при закалке мартенсита в процессе последую-
щего отпуска (старения).

Отпуск мартенсита в МСС на Fe−Ni,
Fe−Ni−Со и Fe−Ni−Cr основе проводят в интер-
вале температур 300−650°С при дополнительном
легировании титаном, алюминием, ванадием,
ниобием и другими элементами [1]. Большое вли-
яние на степень упрочнения МСС оказывает ко-

бальт, который уменьшает растворимость легирую-
щих элементов в α-железе, вследствие чего увели-
чивается объемная доля выделений упрочняющих
фаз [2]. Кроме того, упрочнение при легировании
кобальтом может быть обусловлено появлением
ближнего порядка между атомами железа и ко-
бальта.

Анализ результатов калориметрических иссле-
дований показывает [2], что в большинстве МСС
наблюдаются два минимума теплоемкости, что
свидетельствует о двухстадийности процессов
выделения упрочняющих фаз в этих сталях. На
первой стадии (300−420°С) происходит форми-
рование субмикрообластей (кластеров), обога-
щенных атомами легирующих элементов. Резуль-
таты исследований, проведенных методом ядер-
ного гамма-резонанса, говорят о том, что в
кластерах может наблюдаться упорядочение в
расположении атомов [3]. На второй стадии
(440−560°С) происходит образование интерме-
таллидных фаз. При отпуске большинства МСС
формируются интерметаллиды на основе никеля:
Ni3Ti, Ni3Al, Ni3V, Ni3Nb и др. В процессе низко-
температурного отпуска в Fe−Ni−Mo, Fe−Ni−W
МСС образуются метастабильные фазы Ni3Mo,
Ni3W и стабильные фазы Лавеса Fe2Mo, Fe2W [3].

УДК 669.15–94.55:539.4.015
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При отпуске МСС, содержащих в своем соста-
ве 8−11% хрома, наряду с выделением интерме-
таллидных фаз может происходить расслоение α-
твердого раствора с образованием зон, обогащен-
ных хромом.

Мартенсит свежезакаленных МСС, в отличие
от мартенсита среднеуглеродистых легированных
сталей, обладает относительно низким уровнем
прочности (σ0.2 = 800−1000 МПа), но в то же вре-
мя высокой пластичностью и ударной вязкостью
(KCU = 1.5−3.0 МДж/м2), а также низким коэф-
фициентом деформационного упрочнения. Это
позволяет деформировать МСС в холодном со-
стоянии с высокими степенями обжатия (более
90%). Предел прочности отпущенных МСС мо-
жет достигать 1400−2800 МПа, при этом ударная
вязкость остается на высоком уровне: KCU =
= 0.3−0.8 МДж/м2 [3].

Исследованию влияния режимов термической
обработки на изменение характеристик механи-
ческих свойств МСС посвящено достаточно
большое количество работ [4–24]. Однако, как
показал анализ литературных данных, число ра-
бот, посвященных влиянию структурных факто-
ров на трещиностойкость МСС, ограничено. В то
же время необходимо отметить, что изменение
характеристик трещиностойкости МСС имеет
ряд особенностей, которые нужно учитывать при
назначении режимов термической обработки и
конкретных условий работы тех или иных деталей
и конструкций, изготовленных из МСС.

Большинство исследований выполнено на
стали 03Н18К9М5Т или близких к ней по составу.
В то же время структурные аспекты трещино-
стойкости другой группы МСС – экономно-леги-

рованных нержавеющих МСС, легированных хро-
мом, типа 03Х11Н10М2Т, изучены недостаточно.

В связи со всем сказанным, целью данной ра-
боты является исследование изменения характе-
ристик трещиностойкости при однократном на-
гружении Fe–Ni–Cr и Fe–Ni–Co мартенситно-
стареющих сталей.

МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА

Исследовали четыре мартенситностареющие
стали: 03Х11Н10М2Т (ЭП-678), 03Х11Н10М2Т1
(ЭП-679), 03Н18К9М5Т (МС-200) и
03Х10К10Н8М5Т (ЗИ-127). Химический состав
исследуемых сталей приведен в табл. 1.

Промышленные слитки подвергали горячей
ковке, затем из поковок вырезали темплеты для
исследований. Закалку темплетов проводили в
воде от температур 820, 920, 1000, 1100 и 1200°С,
время выдержки при температуре нагрева под за-
калку составило 1ч. Закаленные образцы отпус-
кали при температурах 300−580°С с выдержкой в
течение 3 ч.

Исследования микроструктуры проводили на
микроскопе Olympus, GX-51 при увеличениях
500–1000 крат, для статистической обработки изоб-
ражений использовали систему обработки микро-
скопической информации SIAMS-700. Для иссле-
дования тонкой структуры использовали трансмис-
сионный электронный микроскоп JEM-200CX,
исследования проводили при ускоряющем на-
пряжении 160 кВ, тонкие фольги готовили в фос-
форнохромовом электролите.

Исследование микромеханизмов разрушения
проводили на сканирующем электронном микро-

Таблица 1. Химический состав исследуемых сталей

Содержание элементов, % мас.

С Si Mn S P Cr Ni Co Mo Ti Al

03Х11Н10М2Т-ВД (ЭП-678)

0.035 0.18 0.11 0.006 0.006 10.8 9.5 – 1.90 0.71 0.09

03Х11Н10М2Т1-ВД (ЭП-679)

0.026 0.12 0.14 0.003 0.005 10.5 9.8 – 1.87 1.03 0.08

03Н18К9М5Т (МС-200)

0.0090 0.03 0.03 0.004 0.007 – 18.3 8.9 5.1 0.68 0.06

03Х10К10Н8М5Т (ЗИ-127)

0.0045 0.08 0.06 0.0035 0.0050 9.76 8.85 10.2 4.98 0.28 0.04
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скопе FEI Phenom World, G2 ProX при ускоряющем
напряжении 15 кВ и увеличениях 1500–15000 крат.

Стандартные механические характеристики
при растяжении (σB, σ0.2 σ, ψ) определяли на об-
разцах с диаметром рабочей части 5 мм согласно
ГОСТ 1497–84 на испытательной машине In-
stron-SATEC 300 LX. Ударную вязкость (КСU и
КСТ) определяли на образцах тип 1 и тип 15
(ГОСТ 9454–78) на маятниковом копре TE

JB-300B. Значение характеристики в каждом слу-
чае определяли как среднее арифметическое ре-
зультатов испытаний 3–5 образцов. Уровень ста-
тической трещиностойкости оценивали по ха-
рактеристикам вязкости разрушения и предела
трещиностойкости, определяемым в соответ-
ствии с требованиями ГОСТ 25.506–85 на образ-
цах 62.5 × 60 × 10 мм, относительная длина тре-
щины λ = 0.5, испытания на внецентренное рас-
тяжение.

РЕЗУЛЬТАТЫ ИССЛЕДОВАНИЯ 
И ОБСУЖДЕНИЕ

Исследование влияния 
размерных параметров структуры 

на прочность и трещиностойкость МСС
В закаленном состоянии все стали имеют струк-

туру пакетного (реечного, дислокационного, мас-
сивного, высокотемпературного) мартенсита.

Исследование влияния размерных параметров
структуры пакетного мартенсита на характери-
стики прочности и трещиностойкости МСС вы-
полнены на примере стали ЭП-678.

Количество остаточного аустенита в этой ста-
ли не превышает 1−3% после закалки от темпера-
тур 900−950°С и 5−6% после закалки от темпера-
туры 1200°С. Остаточный аустенит в закаленных
сталях располагается в виде тонких прослоек
вдоль границ реек мартенсита (рис. 1).

Повышение температуры нагрева под закалку
приводит к укрупнению элементов микрострук-
туры. Для стали ЭП-678 средний размер бывших
зерен аустенита при повышении температуры на-
грева под закалку с 920 до 1200°С увеличивается с
19 до 131 мкм, средний поперечный размер паке-
тов – с 12 до 36 мкм, средний продольный размер
пакетов – с 17 до 85 мкм, средний поперечный
размер мартенситных реек – с 0.24 до 0.5 мкм
(табл. 2). Таким образом, при повышении темпе-
ратуры нагрева под закалку наиболее интенсивно
растут зерна аустенита (примерно в 7 раз), мартен-
ситные пакеты укрупняются примерно в 3.5 раза, а
толщина мартенситных реек возрастает пример-
но в 2 раза. Анализ статистических данных пока-
зал, что до температуры нагрева под закалку
1100°С средние размеры зерен и пакетов связаны
соотношением dз ≈ 1.5l, в пакет собрано пример-
но 50 реек, а при температуре 1200°С dз ≈ 2l, а в па-
кет укладывается более 70 реек.

Во всех исследованных МСС в интервале тем-
ператур 900−1000°С размеры зерен аустенита
близки. При более высоких температурах нагрева
(1000−1200°С) наименьшую склонность к росту
зерна имеет сталь ЗИ-127, а наибольшую – сталь
МС-200.

Существенное увеличение размеров зерен
аустенита и мартенситных пакетов при повыше-

Рис. 1. Остаточный аустенит в структуре стали
ЭП-678 после закалки от 920°С в воде: темнопольное
изображение в рефлексе 200а.

0.5 мкм

Таблица 2. Влияние температуры нагрева под закалку на
размерные параметры микроструктуры стали ЭП-678

Примечание: dз – средний размер аустенитных зерен; l (la/lb) –
средний (продольный/поперечный) размер мартенситных па-
кетов; b – средний поперечный размер реек; n – минималь-
ное число реек в пакете; S – дисперсия; Δ – доверительный
интервал при Р = 0.95.

Параметр
структуры

Температура нагрева под закалку, °С

920 1000 1100 1200

dз, мкм 19 31 44 131

Sd, мкм2 12 15 19 49

la/lb, мкм 12/17 15/30 19/45 36/85

Sla/Slb, мкм2 5/12 6/12 8/16 13/28

Δla/Δlb, мкм 0.38/0.85 0.46/0.94 0.57/1.12 0.98/2.17

l, мкм 14.5 22.5 32.0 60.5

b, мкм 0.24 0.29 0.39 0.50

Sb, мкм2 0.14 0.16 0.21 0.28

Δb, мкм 0.01 0.01 0.02 0.02

n 50 50 50 70
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нии температуры нагрева под закалку с 920 до
1200°С практически не влияет на уровень со-
противления пластической деформации стали
ЭП-678 – различия в уровне предела текучести не
превышают 10–30 МПа, и существенно снижает
уровень динамической трещиностойкости (ДТ):
независимо от режима последующего отпуска
КСТ снижается на 20−30% (табл. 3).

Иначе ведут себя при перегреве МСС характе-
ристики статической трещиностойкости (СТ),
которые, независимо от режима последующего
отпуска, увеличиваются на 10−15%, причем, чем
выше уровень прочности и чем ниже абсолютный
уровень СТ, тем заметнее увеличение СТ в ре-
зультате укрупнения элементов структуры (см.
табл. 3).

Скорее всего, это связано с тем, что при повы-
шении температуры нагрева под закалку одно-
временно с ростом элементов микроструктуры
происходит так называемое “рафинирование”
межзеренных границ: зернограничные неметал-
лические включения и частицы вторых фаз рас-
творяются в аустените, а далее происходит диф-
фузия атомов в тело зерна.

Не исключено, что микропластической де-
формации “очищенных” межзеренных границ
крупнозернистой МСС может способствовать и
изменившееся соотношение между размером
аустенитного зерна и размером зоны пластиче-
ской деформации (ЗПД). Расчет, проведенный по
формуле [4]:

показал, что после закалки стали ЭП-678 с 920°С
rЗПД = 100 мкм. Поскольку средний размер быв-
ших зерен аустенита после закалки с 920°С равен
19 мкм и в размер ЗПД укладывается примерно
5 зерен, можно полагать, что процесс пластиче-
ской деформации в случае мелкозернистой
структуры охватывает целый конгломерат зерен.
После закалки с 1200°С средний размер аустенит-
ного зерна равен 131 мкм, а rЗПД = 130 мкм, т.е.
размер ЗПД соизмерим с размером зерна и про-
цесс пластической деформации происходит в
объеме одного зерна.

Изменение структуры при отпуске МСС
Отпуск исследуемых сталей при температурах

до 440°С включительно не приводит к видимым
изменениям в структуре. Однако исследование
стали ЭП-678, проведенное физическими мето-
дами, показало, что, начиная с температур отпус-
ка 370−380°С, наблюдается резкое снижение
удельного электросопротивления, свидетельству-
ющее о существенном обеднении твердого рас-
твора (рис. 2а). При этих же температурах реали-
зуется закрепление дислокаций, которое прояв-

= π 2
ЗПД 1c 0.2( )1/6 / ,r K s

ляется в скачкообразном уменьшении тангенса
угла наклона амплитудно-зависимого участка
кривой внутреннего трения (рис. 2б).

Проведенный комплекс исследований позво-
ляет утверждать, что в интервале температур от-
пуска 370−440°С в МСС типа ЭП-678 происходит
формирование промежуточной интерметаллид-
ной фазы, когерентной матрице. Полагают, что
это кубическая фаза β-Ni3Ti [4].

При более высоких температурах отпуска
(500−530°С) внутри кристаллов-реек наблюдают-
ся столбчатые выделения длиной ≈0.1 мкм и диа-
метром ≈0.03 мкм (рис. 3а, 3б) фазы Ni3Ti. Даль-
нейшее повышение температуры отпуска до
580°С активизирует процессы коагуляции, поэто-
му плотность выделений уменьшается, а их раз-
меры увеличиваются: длина ≈0.2 мкм, диаметр
≈0.07 мкм (рис. 3в, 3г). Заметное увеличение
среднего поперечного размера кристаллов-реек,
наблюдаемое при температурах отпуска выше
500°С (табл. 4), может свидетельствовать о ста-
бильности субструктуры мартенсита до 500°С
включительно.

Изменение прочности и трещиностойкости МСС
в процессе отпуска

Непосредственно после закалки практически все
МСС имеют примерно одинаковый уровень проч-
ности (σВ = 1000−1100 МПа, σ0.2 = 900−1000 МПа),
который обусловлен формированием в результа-
те закалки структуры практически безуглероди-
стого пакетного мартенсита.

Таблица 3. Влияние размерных параметров структуры
на прочность и трещиностойкость стали ЭП-678

Примечание: КIc – критическое значение К при плоскоде-
формированном состоянии, Ic – предел трещиностойкости.

Температура 
закалки, °С

dз,
мкм

σ0.2,
МПа

KCT,
МДж/м2

К1c/Ic,
МПа м1/2

Отпуск 300°С

920 19 910 0.48 −/138

1200 131 900 0.37 −/141

Отпуск 500°С

920 19.0 1380 0.23 88/102

1200 131 1350 0.15 99/111

Отпуск 300 + отпуск 500°С

920 19.0 1450 0.17 70/77

1200 131 1430 0.13 83/88
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В ходе отпуска при температурах до 300−350°С
прочность МСС изменяется незначительно. При
более высоких температурах отпуска прочность
МСС определяется процессами дисперсионного
упрочнения и меняется экстремально с максиму-
мом при температурах 480−500°С (табл. 5). При-
рост прочности за счет дисперсионного упрочне-
ния интерметаллидами в исследуемых сталях
определяется содержанием титана и присутстви-
ем кобальта. Увеличение содержания титана с

0.5−0.75 до 1.0–1.5% (стали ЭП-678 и ЭП-679)
приводит к повышению прочности после отпуска
при 500°С на 300−350 МПа (табл. 5). Легирование
МСС кобальтом в количестве 9−10% при содер-
жании титана 0.5−0.7% способствует еще боль-
шему увеличению прочности: в стали МС-200 по-
сле отпуска на максимальную прочность значения
предела прочности достигают 2080−2100 МПа, а в
стали ЗИ-127 предел прочности составляет
1800 МПа при значительно меньшем содержании
титана: 0.2−0.3% (см. табл. 1, табл. 5).

Таким образом, уровень прочности наиболее
широко применяемых МСС можно изменять от
1000 до более, чем 2000 МПа.

Изменение динамической трещиностойкости
МСС, в которых основной упрочняющей фазой
является фаза Ni3Ti, имеет одну характерную осо-
бенность, а именно: резкое снижение КСТ после
отпуска при 430−440°С (см. табл. 5). В результате,
минимум КСТ не совпадает по температуре с мак-
симумом прочности, который наблюдали после
отпуска при 480−500°С.

Характеристики статической трещиностойко-
сти стали ЭП-678 после отпуска при температурах
до 440°С увеличиваются и после отпуска при
440°С достигают максимальных значений; затем
в интервале 440−500°С происходит их снижение
до минимального уровня; при дальнейшем повы-
шении температуры отпуска до 560°С СТ повы-
шается (рис. 4). Изменение СТ стали МС-200
имеет такой же характер. Таким образом, в отли-
чие от КСТ, минимальный уровень характери-
стик СТ МСС соответствует максимуму прочно-
сти. Заслуживает внимания и то, что в результате
отпуска на максимальную прочность и при более
высоких температурах отпуска характеристики
СТ более прочной МСС (МС-200) становятся вы-
ше, чем у стали ЭП-678. По-видимому, это связа-
но с тем, что во всех МСС реализуются схожие
условия старта трещины: по данным [3], в МСС за
зоной усталости (трещина – инициатор) всегда
следует зона вытяжки и первый хрупкий микро-
проскок трещины – так называемый pop-in.Рис. 2. Зависимость удельного электросопротивле-

ния (а) и тангенса угла наклона амплитуднозависи-
мого участка кривой внутреннего трения (б) от тем-
пературы отпуска стали ЭП-678. Измерение удельно-
го электросопротивления проводили при 20°С,
внутреннего трения − при температуре отпуска [24].
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Таблица 4. Изменение поперечного размера кристал-
лов-реек мартенсита стали ЭП-678 при отпуске (тем-
пература закалки 920°С)

Температура 
отпуска, °С

Размерные параметры реек

b, мкм Sb, мкм2 ±Δb, мкм

Без отпуска 0.24 0.14 0.01

300 0.26 0.14 0.01

440 0.27 0.14 0.02

500 0.29 0.16 0.01

560 0.36 0.16 0.02
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В таких условиях более высокой СТ обладает
материал с более высоким уровнем сопротивле-
ния пластической деформации. Совместный ана-
лиз изменения структуры, прочности, а также
статической и динамической трещиностойкости
МСС в процессе отпуска позволил выявить весь-
ма интересную особенность: максимальный уро-
вень характеристик СТ соответствует минимуму
ДТ и оба эти экстремума не соответствуют макси-
муму прочности.

Главной причиной такого специфического ха-
рактера изменения прочности и трещиностойко-
сти, на наш взгляд, является присутствие в струк-
туре МСС при разных температурах отпуска раз-
личных типов выделений. Если при температурах
отпуска 400−450°С в структуре МСС присутству-
ют только когерентные выделения, то при более
высоких температурах отпуска (460−560°С) до-
минируют некогерентные дисперсные фазы.

При наличии когерентных выделений пласти-
ческая деформация, проходящая по механизму
перерезания, локализуется в очень небольшом
числе плоскостей скольжения той единственной
системы скольжения, по которой и происходит
перерезание. Другими словами, реализуется слу-

чай так называемого “грубого скольжения” [5, 6].
Высокие скорости деформации, которые харак-
терны для динамических испытаний, еще более

Рис. 3. Тонкая структура стали ЭП-678 после закалки с 920°С и трехчасового отпуска при 500 (а), 530°С (б) и 580°С (в, г);
а–в – светлое поле, г – темное поле в рефлексе фазы старения.

0.25 мкм 0.5 мкм

0.5 мкм0.25 мкм

(a) (в)

(б) (г)

Рис. 4. Влияние температуры отпуска на вязкость раз-
рушения (1, 2) и предел трещиностойкости (3, 4) ста-
лей ЭП-678 (1, 3) и МС-200 (2, 4).
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усиливают эффект локализации. Все это приво-
дит к быстрому формированию мощных дислока-
ционных скоплений, и поле напряжений в голове
скопления оказывается достаточным для иници-
ации хрупкого разрушения.

В процессе испытаний на СТ вследствие ма-
лой скорости деформации эффект локализации
пластической деформации проявляется в значи-
тельно меньшей степени, поэтому трещина вы-
нуждена подрастать по вязкому микромеханизму.

При замене когерентных выделений некоге-
рентными меняется и механизм преодоления вы-
делений дислокациями: дислокации обходят, а не
перерезают некогерентные выделения. Эффект
локализации пластической деформации отсут-
ствует, благодаря работе многих систем скольже-
ния и, как следствие, уменьшается вероятность
хрупкого разрушения при динамических испыта-
ниях.

При статических испытаниях одновременная
работа нескольких систем скольжения приводит

к быстрому достижению критического значения
эффективного межчастичного расстояния, при
котором перестает работать механизм огибания
дислокациями некогерентных выделений. В этих
условиях вероятность хрупких микропроскоков
трещины увеличивается, что и приводит к сниже-
нию статической трещиностойкости.

На рис. 5а, 5б представлены зависимости от-
носительного сужения, а также характеристик
статической трещиностойкости от уровня сопро-
тивления пластической деформации, который в
данном случае характеризуется уровнем предела
текучести. Очевидно, что относительное суже-
ние, которое характеризует возможности пласти-
ческой деформации металлического материала в
условиях сложнонапряженного состояния, при
повышении предела текучести меняется тради-
ционно, т.е. – уменьшается. Однако изменение
характеристик СТ носит экстремальный характер
с максимумом при уровне предела текучести при-
мерно 1200–1300 МПа. Это еще раз доказывает,

Таблица 5. Характеристики прочности, пластичности, ударной вязкости и динамической трещиностойкости
мартенситностареющих сталей в зависимости от температуры отпуска

Марка стали,
режим термообработки

Механические свойства

σВ, МПа σ0.2, МПа δ, % ψ, % KCU/KCT, МДж/м2

ЭП-678, закалка 920°С 980 870 8.0 64 1.58/0.71

зак. + отп. 300°С 1050 910 9.0 56 1.12/0.48

зак. + отп. 440°С 1370 1230 6.0 40 3.10/0.12

зак. + отп. 500°С 1420 1380 5.5 30 4.43/0.23

зак. + отп. 560°С 1110 1000 11.0 49 9.88/0.41

ЭП-679, закалка 920°С 1050 890 8.0 63 −/−

зак. + отп. 300°С 1130 1040 7.0 51 −/−

зак. + отп. 440°С 1680 1450 7.0 32 −/0.10

зак. + отп. 500°С 1760 1690 5.0 28 −/0.14

зак. + отп. 560°С 1380 1150 7.0 40 −/0.24

МС-200, закалка. 820°С 1100 1020 − − −

зак. + отп. 400°С 1770 1690 6.5 36 0.7/0.44

зак. + отп. 430°С 1900 1840 5.0 28 0.68/0.11

зак. + отп. 460°С 2040 1980 4.5 25 0.62/0.16

зак. + отп. 490°С 2100 2060 4.0 21 0.48/0.20

зак. + отп. 550°С 1750 1650 7.0 42 0.52/0.27

ЗИ-127, зак. 950 + отп. 500°С 1810 1785 5.0 37 −/−

зак. 950 + отп. 530°С 1780 1690 6.0 40 0.82/0.38

зак. 950 + отп. 560°С 1650 1490 9.0 45 0.73/0.32
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что для каждого класса сталей можно подобрать
такой уровень прочности, который будет обеспе-
чивать максимальную статическую трещино-
стойкость.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Установлено, что прирост прочности за счет
дисперсионного упрочнения интерметаллидами
в мартенситностареющих Fe–Ni–Cr и Fe–Ni–Co
сталях определяется содержанием титана и при-

сутствием кобальта. Показано, что увеличение
содержания титана с 0.5−0.7 (сталь ЭП-678) до
1.1–1.5% (сталь ЭП-679) приводит к повышению
прочности после отпуска при 500°С на
300−350 МПа. Легирование МСС кобальтом в
количестве 9−10% при содержании титана
0.5−0.7% способствует еще большему увеличе-
нию прочности: в стали МС-200 после отпуска на
максимальную прочность значения предела
прочности достигают 2080−2100 МПа, а в стали
ЗИ-127, с более высоким содержанием кобальта,
предел прочности составляет 1800 МПа при зна-
чительно меньшем содержании титана.

Показано, что увеличение размеров зерен
аустенита и мартенситных пакетов при повыше-
нии температуры нагрева под закалку с 920 до
1200°С практически не влияет на уровень проч-
ности МСС ЭП-678 и оказывает сложное влияние
на характеристики трещиностойкости при одно-
кратном нагружении: уровень динамической тре-
щиностойкости, независимо от режима последую-
щего отпуска, снижается на 20−30%, а статическая
трещиностойкость увеличивается на 10−15%. Сле-
дует отметить, что, чем выше уровень прочности
и чем ниже абсолютный уровень статической тре-
щиностойкости, тем заметнее увеличение стати-
ческой трещиностойкости в результате укрупне-
ния элементов структуры.

Показано, что, по мере повышения температу-
ры отпуска, изменение трещиностойкости иссле-
дованных сталей имеет сложный характер: дина-
мическая трещиностойкость в закаленном состо-
янии максимальна, затем, после отпуска при 430-
440°С она резко падает и достигает минимальных
значений. В результате, минимум динамической
трещиностойкости не совпадает по температуре с
максимумом прочности, который во всех иссле-
дованных сталях наблюдали после отпуска при
480−500°С.

Характеристики статической трещиностойко-
сти сталей ЭП-678 и МС-200 в результате отпуска
при температурах до 440°С увеличиваются и по-
сле отпуска при 440°С достигают максимальных
значений; затем в интервале 440−500°С происхо-
дит их снижение до минимального уровня при
температуре 490–500°С; при дальнейшем повы-
шении температуры отпуска до 560°С СТ стали
ЭП-678 повышается. В отличие от динамической
трещиностойкости минимальный уровень харак-
теристик статической трещиностойкости МСС
соответствует максимуму прочности.

Таким образом, совместный анализ измене-
ния прочности, а также статической и динамиче-
ской трещиностойкости исследованных сталей в
процессе отпуска показал, что максимальный
уровень характеристик СТ соответствует мини-
муму ДТ и оба эти экстремума не соответствуют
максимуму прочности.

Рис. 5. Взаимосвязь относительного сужения (а) и ха-
рактеристик статической трещиностойкости (б) и
предела текучести стали ЭП-678.

(б)

(a)
70

50

40

60

30

20
1600140012001000800

�
, %

�0.2, МПа

130

110

150

90

70
1600140012001000800

�0.2, МПа

I c
, K

1c
,  

М
П

а1/
2

K1c

Ic



986

ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 124  № 10  2023

СИМОНОВ и др.

Показано, что главной причиной такого слож-
ного изменения трещиностойкости является сме-
на типа интерметаллидных выделений с коге-
рентных при температурах отпуска до 440–450°С
на некогерентные при более высоких температу-
рах отпуска.

Работа выполнена при финансовой поддержке
Правительства Пермского края в рамках научно-
го проекта С 26/513 и в рамках государственного
задания МИНОБРНАУКИ России (темы
“Структура” г.р. № 122021000033-2 и “Давление”
г.р. № 122021000032-5).
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Structure and Crack Resistance of Maraging Steels under Single Loading
Yu. N. Simonov1, M. Yu. Simonov1, Yu. V. Kaletina2, and A. Yu. Kaletin2, *
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Abstract—The effect of structural parameters on the strength and crack resistance of maraging steels under
single loading has been studied. It has been established that the increase in strength due to dispersion hard-
ening with intermetallic compounds in the studied steels is determined by the titanium content and the pres-
ence of cobalt. It was shown that the change in crack resistance under single loading with increasing temper-
ing temperature has a complex character. It has been established that, in contrast to dynamic crack resistance,
the minimum level of static crack resistance characteristics of the studied steels corresponds to the maximum
strength. Possible reasons for such a change in the characteristics of static and dynamic crack resistance are
discussed.
Keywords: maraging steel, grain, package, intermetallic precipitates: coherent, incoherent, strength, crack
resistance



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ, 2023, том 124, № 10, с. 988–996

988

ИСПОЛЬЗОВАНИЕ ЭВТЕКТИЧЕСКИХ ЭФФЕКТОВ
ПРИ ВОЗМОЖНОМ СОЗДАНИИ ЯЧЕЕК ФАЗОИЗМЕНЯЕМОЙ ПАМЯТИ 

НА ОСНОВЕ НАНОКЛАСТЕРОВ Ag–Cu
© 2023 г.   Д. А. Рыжковаа, С. Л. Гафнера, Ю. Я. Гафнера, *

аХакасский государственный университет им. Н. Ф. Катанова, просп. Ленина, 90, Абакан, 655017 Россия
*e-mail: ygafner@khsu.ru

Поступила в редакцию 06.07.2023 г.
После доработки 09.08.2023 г.

Принята к публикации 15.08.2023 г.

Привлекательным направлением развития наноэлектроники является разработка энергонезави-
симых запоминающих устройств нового поколения, а именно электрической фазовой памяти или
PC-RAM (Phase Change Random Access Memory). Однако здесь имеется ряд нерешенных проблем,
таких как: стабильность аморфной фазы, высокое энергопотребление, большое время записи ин-
формации и т.д. С целью решения этих проблем был предложен новый подход, заключающийся в
использовании наночастиц бинарного сплава Ag–Cu в качестве ячеек PC-RAM. Для этого методом
молекулярной динамики было проведено исследование процессов структуризации наночастиц
данного сплава размером D = 2–10 нм различного состава при вариации темпа отвода термической
энергии. Были оценены стабильности аморфного и кристаллического строения и сделаны выводы
о составе и размерах наночастиц, пригодных для создания ячеек фазоизменяемой памяти. Было по-
казано, что в случае применения наночастиц бинарного сплава Ag–Cu удается уменьшить размер
одной ячейки до 6–8 нм, сократить время записи информации до 2.5 нс и впервые на основе эвтек-
тического подхода добиться устойчивости аморфного и кристаллического строения при разном
темпе отвода термической энергии.

Ключевые слова: нанокластеры, серебро, медь, кристаллизация, структура, компьютерное модели-
рование, сильная связь, ячейки памяти
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ВВЕДЕНИЕ
Наиболее яркое практическое применение до-

стижений нанотехнологий наблюдается в элек-
тронике промышленного и бытового назначения,
что обусловлено общемировой тенденцией к
уменьшению размеров и к увеличению быстро-
действия микросхем. Известно, что одними из
основных элементов микроэлектроники являют-
ся ячейки памяти. Бурное развитие электроники
и вычислительной техники привело к повыше-
нию спроса на энергонезависимую память, под
которой понимают типы памяти, где технологи-
ческое состояние ячеек сохраняется при отклю-
чении питания. Однако при смещении размеров
элементов микросхем памяти в нанометровую
область, современные технологии сталкиваются с
множеством фундаментальных и специфических
проблем, которые связанны, в первую очередь, с
квантовыми явлениями, поскольку размеры при-
боров становятся сравнимыми с размерами, ха-
рактерными для электронов проводимости: дли-
ной волны де Бройля и длиной свободного пробе-

га электронов. Поэтому неотложно требуется
разработка основ твердотельной наноэлектрони-
ки, построенной на совершенно новых принци-
пах работы. Одним из таких вариантов стала РСМ
(Phase Change Memory) технология.

Материалы с фазовым переходом (PCM) до-
минируют сейчас в мире перезаписываемых оп-
тических носителей информации, включая уни-
версальный цифровой диск (DVD-RW) и диск
Blu-ray, и являются ведущими кандидатами на бу-
дущие энергонезависимые компьютерные запоми-
нающие устройства, такие как PC-RAM (Phase
Change Random Access Memory) [1]. PCM использу-
ет поведение материалов с фазовым переходом, ко-
торые могут обратимо переключаться между аморф-
ной и кристаллической фазами, обычно с различ-
ным электрическим сопротивлением. Аморфная
фаза имеет тенденцию к высокому электрическому
сопротивлению, в то время как кристаллическая
фаза имеет низкое сопротивление. Этот контраст
используется для хранения информации в PCM-
ячейках (состояние с высоким сопротивлением
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может представлять логический “0”, а состояние
с низким сопротивлением – логическую “1”) [2].
Таким образом, PCM-ячейка памяти по существу
состоит из слоя материала с фазовым переходом,
зажатого между двумя металлическими электро-
дами. Наноразмерные биты в тонком поликри-
сталлическом слое под воздействием низкоэнер-
гетического импульса тока обратимо и чрезвы-
чайно быстро переключаются между аморфным и
кристаллическим состояниями, что можно опре-
делить путем измерения удельного сопротивле-
ния или оптического коэффициента отражения.

Привлекательным свойством PCM-ячеек явля-
ется то, что данные сохраняются в течение долгого
времени (обычно 10 лет при комнатной температу-
ре), но записываются за несколько наносекунд. Это
свойство может позволить использовать PCM в ка-
честве энергонезависимой памяти, такой как фл-
эш-память и жесткие диски, при этом работая по-
чти так же быстро, как высокопроизводительная
энергозависимая память DRAM (динамическая
память с произвольным доступом). Кроме этого,
по сравнению с наиболее распространенной се-
годня флэш-памятью, память с изменяемым фа-
зовым состоянием имеет значительно более вы-
сокую скорость доступа к информации, выдер-
живает примерно в 10 тысяч раз больше циклов
перезаписи и может иметь более высокую плот-
ность размещения информационных битов.

По этой причине PCM может рассматриваться
как наиболее оптимальный вариант энергонеза-
висимой памяти и предполагается ее обширное
использование в компьютерных технологиях сле-
дующего поколения. Благодаря своим характери-
стикам РСМ может заменить не только флэш-па-
мять, но и современные накопители на основе
жестких магнитных и твердотельных дисков, ди-
намическую и статическую оперативную память,
а также радиационно-стойкую память специаль-
ного назначения [3–5].

Другим, интересным возможным приложени-
ем для PCM-ячеек являются не фон-нейманов-
ские вычисления. В такой вычислительной пара-
дигме устройства памяти используются не только
для хранения данных, но и для выполнения неко-
торых вычислительных задач. Наличием запоми-
нающего устройства, которое может выполнять
вычисления, устраняется необходимость переда-
чи данных между вычислительными блоками
центрального процессора (ЦП) и блоками памяти
(DRAM), которые физически разделены в обыч-
ных компьютерах. Такое разделение и связанная
с ним передача данных являются одним из основ-
ных узких мест традиционных цифровых ком-
пьютеров фон Неймана, поскольку доступ к па-
мяти обычно потребляет от 100 до 1000 раз больше
энергии, чем операция ЦП [2].

Поэтому детальное понимание лежащих в ос-
нове PCM физических механизмов и динамики
состояния PCM важно для выяснения вопроса
оптимизации данной технологии. Несмотря на
то, что эффект памяти в материалах с фазовым
переходом был открыт более 50 лет назад, до сих
пор остается еще много открытых вопросов, каса-
ющихся электрического транспорта, механизма
кристаллизации, эффектов релаксации и присущей
PCM стохастичности, и все эти вопросы являют-
ся центральными принципами работы PCM-
ячеек памяти.

Сейчас в качестве программируемых материа-
лов фазовой памяти наиболее широкое распро-
странение получили халькогенидные полупро-
водники системы Ge–Sb–Te (GST), в частности
материалы квазибинарного разреза GeTe–Sb2Te3,
на котором находятся три химических соедине-
ния: GeSb4Te7 (GST147), GeSb2Te4 (GST124) и
Ge2Sb2Te5 (GST225) [3]. Несмотря на успешное
коммерческое применение материалов GST в оп-
тических запоминающих устройствах, многие
фундаментальные и практически важные вопро-
сы, связанные с электрофизическими характери-
стиками тонких пленок, остаются не до конца
изученными. Например, продолжаются дискус-
сии по механизмам переноса носителей заряда в
пленках системы Ge–Sb–Te [3]. Понимание дан-
ных вопросов также является необходимым усло-
вием для разработки эффективных методов со-
вершенствования и целенаправленной оптимиза-
ции технологии фазовой памяти, в частности за
счет управления электрофизическими свойства-
ми программируемых материалов.

Ключевыми требованиями, предъявляемым к
PCM-ячейкам, являются высокая износостой-
кость (обычно >108 циклов SET/RESET до отка-
за), низкий ток перевода системы в аморфное со-
стояние RESET (≤200 мкА), высокая скорость
кристаллизации SET (≤100 нс), хорошая масшта-
бируемость (размер узла <45 нм). Одно устрой-
ство PCM может быть спроектировано так, чтобы
легко соответствовать одному из вышеуказанных
ограничений, но задача состоит в том, чтобы со-
здать массив устройств, отвечающий всем выше-
указанным требованиям. Так отдельные, пока
экспериментальные, устройства PCM продемон-
стрировали >1012 циклов перезаписи информа-
ции, ток RESET <10 мкА, скорость SET ~25 нс,
прогнозируемый срок хранения 10 лет при 210°C
и масштабируемость узла менее 20 нм [2].

Для достижения лучших и более стабильных
результатов, были проведены исследования по
оптимизации PCM-материалов путем частичной
замены или легирования GST сплава. Так были
найдены соединения с хорошими характеристи-
ками по определенным свойствам, например с
низким энергопотреблением (TiSbTe, ScSbTe, сплав
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GST легированный углеродом), с высокой термиче-
ской стабильностью (SiSbTe, GeCuTe, SbTeSe) и так
далее [6, 7]. В настоящее время улучшение пока-
зателей путем поиска новых материалов преиму-
щественно основано на экспериментальных ме-
тодах “проб и ошибок”. Но такой поиск часто
требует очень большой продолжительности раз-
работки и больших затрат.

В противоположность этому для ускоренного
развития РСМ-материалов возможен и другой
подход, базирующийся на высокопроизводитель-
ных методах компьютерного моделирования. В
основном это относится к расчетам отдельных ха-
рактеристик или уже имеющихся в РСМ-техно-
логиях соединений, или их гипотетических ана-
логов. Использование методик компьютерного
анализа может существенно сократить время по-
иска и разработки материалов с требуемыми
свойствами. В представленной работе именно
данный подход был применен для анализа воз-
можности создания устойчивого цикла реверсив-
ных фазовых переходов “аморфное ↔ кристалли-
ческое состояние”, проходящих в результате низ-
коэнергетического воздействия на примере
бинарного сплава Ag–Cu.

КОМПЬЮТЕРНАЯ МОДЕЛЬ

Хорошо известно, что экспериментальное
определение кластерной структуры связано со
значительными трудностями, так как уже при
размерах частиц меньше 5.0 нм дифракция на
рентгеновских лучах не позволяет получить ре-
альные данные. Использование электронной
микроскопии и месбауэровской спектроскопии
также редко позволяет решить данную проблему.
Поэтому при исследовании нанокластеров часто
применяют компьютерное моделирование.

Для имитации поведения нанокластеров на се-
годняшний день разработано множество методов
и, прежде всего, это метод молекулярной дина-
мики (МД). Кроме этого, для работы на атомном
уровне применяют классический метод Монте–
Карло, методы, основанные на квантовой теории
и включающие в себя интегрирование по траек-
ториям, модифицированные методы Монте–
Карло, МД в сочетании с теорией функционала
электронной плотности. Также используются
дискретные подходы, например, клеточные авто-
маты и метод решеточных уравнений Больцмана.

При проведении компьютерного моделирова-
ния использовался метод молекулярной динами-
ки, который, на наш взгляд, является наиболее
адекватным для анализа процесса отвода тепло-
вой энергии с различными скоростями от еди-
ничных металлических кластеров, находящихся в
расплавленном состоянии, и определения фор-
мирующихся при этом структур. Данный подход

позволяет моделировать детальную картину по-
движности атомов внутри кластера и достаточно
глубоко изучить влияние внешних факторов на
упорядоченность в кристаллической решетке.

Процесс МД-моделирования наноструктур
опирается на достаточно подробное описание ча-
стиц, входящих в их состав. В молекулярной ди-
намике чаще всего используется классическая
точка зрения, согласно которой атомы или моле-
кулы представляются как точечные массы, взаи-
модействующие посредством сил, зависящих от
расстояния между этими объектами. Такие силы
при компьютерном анализе рассчитываются при
помощи различного рода потенциалов межатом-
ного взаимодействия, и уровень достоверности
полученных результатов напрямую определяется
выбором используемого потенциала.

В работе силы межатомного взаимодействия вы-
числялись на основе модифицированного потен-
циала сильной связи TB-SMA. Этот метод основан
на том, что значительная группа свойств переход-
ных металлов может быть полностью определена,
исходя из плотности состояний внешних d-элек-
тронов. Несмотря на простую функциональную
форму, модель сильной связи достаточно хорошо
описывает многие свойства для широкого круга
металлов и сплавов.

При анализе свойств нанокристаллического
сплава Ag–Cu данные для потенциала были взяты
из работы [8], в которой TB–SMA-подход был до-
работан для исследуемого нами соединения. Тем-
пература системы определялась посредством
средней кинетической энергии атомов, которая
рассчитывалась при помощи скоростного алго-
ритма Верле с шагом по времени h = 1 фс. Струк-
турные переходы и внутреннее строение наноча-
стиц определялись при помощи визуализаторов
xmakemol [9] и OVITO [10], а также функции ра-
диального распределения. Моделирование про-
водилось с использованием компьютерной про-
граммы MDNTP, разработанной Dr. Ralf Meyer
(University Duisburg, Germany).

В качестве начальных объектов были исполь-
зованы сферические ГЦК-кластеры, получаемые
при вырезании из идеальной кристаллической
решетки Ag, в которых часть атомов серебра была
случайным образом заменена атомами меди в ин-
тересующем нас целевом процентном соотноше-
нии. Моделирование нагрева происходило в рам-
ках термостата Нозе [11]. Процесс нагрева каждо-
го кластера начинался с релаксации исходной
кристаллической фазы при начальной температу-
ре Т = 100 К, далее подвод термической энергии
производился до полного разрушения дальнего
порядка в наночастице. Т.е. на первичном этапе
моделируемые системы были плавно нагреты до
1200 К и выдержаны при этой температуре в тече-
ние 1.0 нс для полного исчезновения остатков
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кристаллического строения. Процесс кристалли-
зации малых металлических частиц из жидкой
фазы исследовался при условии постоянной
энергии Е (микроканонический ансамбль) с по-
мощью термостата Андерсена [11], что позволяло
моделировать методику охлаждения нанокласте-
ров до комнатной температуры с различными
скоростями, соответствующими временам охла-
ждения 0.5, 1.5 и 2.5 нс.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЯ

Несмотря на все свои очень привлекательные
свойства, технология РСМ-записи информации
имеет и набор пока не решенных недостатков.
Рассмотрим только те, которые имеют непосред-
ственное отношение к проводимому нами иссле-
дованию. Одной из основных проблем последне-
го десятилетия была нестабильность сохранения
при высоких температурах требуемой структур-
ной модификации РСМ-материала. Так, в работе
[3] было найдено, что уже в диапазоне от T = 100
до T = 140°С происходит резкое падение удельного
сопротивления тонких пленок GeSb4Te7, GeSb2Te4 и
Ge2Sb2Te5. Проведенные исследования данных
пленок показали, что в этом температурном ин-
тервале наблюдается появление экзотермических
пиков, что обусловлено фазовым переходом из
аморфного в кристаллическое состояние [3].

Как правило, чем выше стабильность аморф-
ного состояния материала с фазовым переходом,
тем медленнее и энергозатратнее становится кри-
сталлизация материала (т.е. больше время SET).
Такая корреляция казалась непреодолимой в те-
чение многих лет, но недавно были разработаны
новые классы материалов, нацеленные одновре-
менно и на сохранение данных при больших тем-
пературах и на создание высокой скорости про-
граммирования. Так не халькогенидные сплавы
Ga–Sb-Ge продемонстрировали высокую ско-
рость SET (т.е. кристаллизацию материала с фа-
зовым переходом), примерно ~80 нс, и отличное
сохранение данных (10 лет при 220°C) [4].

Создание универсального PCM-материала,
пригодного как для высокотемпературных, так и
для высокоскоростных операций, остается до на-
стоящего времени большой проблемой. Действи-
тельно, термическая стабильность PCM-структур
зависит от величины энергии активации кристал-
лизации, которая является результатом комбина-
ции зарождения и роста кристаллов, от этих про-
цессов и зависит скорость записи информации.
Однако процессы кристаллизации должны быть
затруднены при температурах хранения, в то вре-
мя как скорость роста кристаллической фазы
должна быть увеличена при температурах, близ-
ких к плавлению, чтобы, соответственно, улуч-
шить скорость записи.

Вторым значительным недостатком РСМ-тех-
нологии считается достаточно высокое энергопо-
требление. Это особо важный момент при созда-
нии устройств памяти высокой плотности. Логично
предположить, что для уменьшения энергетических
затрат на плавление РСМ-материала в ячейке памя-
ти можно использовать подход, основанный на
уменьшении активного объема РСМ-материала,
участвующего в обратимом фазовом переходе.
Однако масштабирование PCM-ячейки памяти
имеет свои ограничения, заключающиеся в со-
хранении самого механизма фазового перехода,
который на наноуровне обладает рядом особен-
ностей.

Кроме этого, возможно применение совер-
шенно иных схем построения РСМ-материалов,
что также может привести к сильному снижению
потребляемого тока. Так, в сверхрешетках пленок
на основе GeTenSb2Te3 сейчас исследуются новые
физические механизмы, такие как топологиче-
ский фазовый переход [12], который может при-
вести к сильному снижению тока, поскольку не
основан на джоулевом нагреве материала с фазо-
вым переходом.

Исходя из всего указанного выше, мы решили
изменить подход к изучению РСМ-эффектов на
основе традиционных Ge–Sb–Te сплавов и пред-
ложили гипотезу применения в качестве ячеек
РСМ-памяти малых металлических наночастиц
диаметром D ≤ 10 нм. Выбранные нами величины
оказываются много меньше размеров, используе-
мых сейчас в РСМ-технологиях (D = 45–100 нм),
в результате чего может быть достигнуто сразу не-
сколько положительных эффектов. Во-первых,
может быть создана большая плотность располо-
жения информационного массива. Во-вторых,
малый объем РСМ-области требует меньшего
электрического импульса для перевода ячейки в
аморфное состояние. В-третьих, процесс кристал-
лизации такого малого объема должен протекать за
много меньший интервал времени, что может резко
сократить время записи информации.

Проверка выдвинутой гипотезы происходила в
несколько этапов. Вначале была изучена возмож-
ность использования единичных нанокластеров
чистых металлов Ni, Cu, Au, Ag, Pt и Pd в качестве
битов информации в устройствах РСМ-памяти
[13, 14]. Для этого на основе модифицированного
потенциала сильной связи TB–SMA было прове-
дено моделирование методом молекулярной ди-
намики процессов структурообразования нано-
частиц данных металлов диаметром до 10.0 нм.
Было исследовано влияние различных условий
кристаллизации на формирование внутреннего
строения нанокластеров Ni, Cu, Au, Ag, Pt и Pd и
проанализированы границы устойчивости раз-
личных кристаллических изомеров.
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Так же было проведено сравнение полученных
закономерностей для наночастиц меди, никеля,
золота, серебра, платины и палладия аналогич-
ных величин. По результатам первого этапа ис-
следований был сделан вывод, что из изучаемых
металлов наиболее оптимальным материалом для
создания элементов памяти, основанной на фазо-
вых переходах, являются нанокластеры платины
или палладия с диаметром D > 8 нм. Анализ нано-
структур Pt и Pd в качестве возможных ячеек па-
мяти показал, что наночастицы платины все же
лучше всего подходят на эту роль, так как демон-
стрируют более стабильное разграничение аморф-
ной и кристаллической фаз.

По результатам моделирования наноструктур
серебра был сделан вывод, что их использование
в качестве элемента РСМ-памяти допускается, но
с ограничением размера частицы свыше 10 нм и в
определенном диапазоне скорости отвода тепло-
вой энергии. В ходе анализа данных компьютер-
ного моделирования было высказано предполо-
жение, что легирование серебра медью или золо-
том, возможно, позволит улучшить получаемые
структурные характеристики, в частности пони-
зить минимальный размер РСМ-ячейки памяти.
Другой важный вывод первого этапа исследова-
ния состоял в подтверждении нашего предполо-
жения о резком сокращении времени, необходи-
мом для завершения процесса кристаллизации
такого малого объема. Так в ходе проведенного

МД-моделирования минимальное время записи
информации было оценено в 2.0–3.0 нс, что резко
отличается от SET времени в современных РСМ-
технологиях (τ ≈ 75–80 нс).

Однако в случае единичных нанокластеров чи-
стых металлов все же не удалось в полной мере ре-
шить проблему четкого разделения процессов фор-
мирования аморфной и кристаллической структуры
при разных уровнях отвода термической энергии,
что соответствовало имитации разного значения
электрического импульса при процессах SET (за-
пись) и RESET (сброс) информации. Поэтому далее
было принято решение сконцентрироваться на
наиболее перспективных химических элементах
Ag, Pt и Pd и в качестве второго этапа исследова-
ний произвести изучение нанокластеров некото-
рых сплавов данных металлов.

Так как серебро находится в намного более
низкой ценовой категории, в сравнении с плати-
ной и палладием, то в представленной работе для
анализа были выбраны бинарные наночастицы
(НЧ) Ag–Cu диаметром 2.0 ≤ D ≤ 8.0 нм. Процент-
ное содержание атомов меди в имитируемых на-
ночастицах находилось в пределах 10–50%. Так
как имитировались наиболее важные для РСМ-
методики процессы кристаллизации, то первич-
ные НЧ были в расплавленном (аморфном) со-
стоянии. Далее эти первичные НЧ подвергались
процедуре охлаждения до комнатной температу-
ры с разным темпом отвода термической энергии,
соответствующим времени охлаждения τ = 0.5, 1.5 и
2.5 нс.

Полученные результаты оказались достаточно
неожиданными по отношению к макроскопиче-
ским образцам. Так, при очень быстром охлажде-
нии эвтектическое превращение в объемных
сплавах Ag–Cu может быть подавлено, и фикси-
руется только одна фаза – твердый раствор с гра-
нецентрированной кубической решеткой. На на-
ноуровне ситуация оказывается несколько иной.
Независимо от процентного содержания атомов
меди (10–50%) в бинарных наночастицах Ag–Cu
и их размера (2.0 ≤ D ≤ 8.0 нм) при двух наиболь-
ших скоростях охлаждения (τ = 0.5 и 1.5 нс) всегда
фиксировались НЧ только с разупорядоченным
строением (рис. 1). Анализ “мгновенных” сним-
ков НЧ на конечной стадии термической эволю-
ции (Т = 300 К) показывает наличие нескольких
важных тенденций:

1. Атомы Ag выдавливаются из центра Ag–Cu
НЧ, преимущественно к ее поверхности.

2. Четко сформированного медного ядра в
центре Ag–Cu НЧ не наблюдается. Атомы Cu рас-
пределены в пределах достаточно широкого объе-
ма, образуя в нем смесь атомов различного сорта.

3. Из-за отсутствия явного ядрооболочечного
вида НЧ атомы Ag и атомы Cu не могут образо-
вать собственные кристаллические подрешетки,

Рис. 1. Наночастица сплава Ag50Cu50 диаметром D =
= 4.0 нм, полученная при охлаждении из расплава до
комнатной температуры за время τ = 1.5 нс. Серым
цветом показаны атомы серебра, красным – атомы
меди (on line). Строение аморфное.
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из-за чего внутреннее строение бинарных Ag–Cu
НЧ, при высоких темпах отвода термической
энергии всегда является аморфным.

4. Наночастицы сплава Ag–Cu, в пределах рас-
смотренных размеров (2.0 ≤ D ≤ 8.0 нм), сохраня-
ют первоначально заданную сферическую форму.

По результатам, полученным нами при време-
ни охлаждения τ = 2.5 нс, также можно отметить
ряд закономерностей. Так, при относительно
большом проценте содержания атомов меди
(≥20%) в бинарных наночастицах Ag–Cu, внеш-
ний вид и внутреннее строение НЧ полностью
идентичны характеристикам НЧ, рассмотренным
выше в случаях более высоких темпов отвода тер-
мической энергии. Т. е. на конечном этапе фик-
сируется сферическая наночастица с отсутствием
кристаллографически упорядоченного располо-
жения атомов. Но если рассмотреть случай мини-
мального легирования НЧ серебра атомами меди
(≈10%), то ситуация значительно изменяется,
причем имеется явно выраженный размерный
эффект. В [15] было найдено, что очень низкие
уровни легирования медью (несколько процен-
тов) могут вызывать переход Ag–Cu НЧ диамет-
ром D = 3.0–5.0 нм от ГЦК к икосаэдрическому
(Ih) строению.

Похожая тенденция была обнаружена и под-
тверждена при нашем МД-исследовании, правда с
некоторыми ограничениями. В ансамбле Ag–Cu
НЧ диаметра D = 2.0 нм даже при максимальном

времени охлаждения τ = 2.5 нс около 70% НЧ бы-
ли найдены на конечном этапе моделирования с
разупорядоченным строением. Оставшиеся 30%
наночастиц действительно обладали икосаэдриче-
ской структурой (рис. 2). Т. е., действительно, при
малых уровнях легирования медью в НЧ Ag–Cu
возможно образование пятичастичной симмет-
рии, но не всегда, а только при достаточно мед-
ленном протекании процесса охлаждения. Пере-
ход ГЦК→ Ih обнаружен не был, так как образо-
вание наночастиц у нас происходило из расплава.

Рассмотренный нами ансамбль был меньше
размеров ансамблей, изученных в [10], и это мог-
ло внести какие-то особенности в результаты
проведенного МД-моделирования. Поэтому да-
лее для исследования был взят ансамбль наноча-
стиц Ag–Cu диаметром D = 4.0 нм. Первое, что
было замечено при анализе полученных результа-
тов, это резкое сокращение процента наночастиц
при комнатной температуре, находящихся в
аморфном или квазиаморфном состоянии. Если
при D = 2.0 нм таких частиц было примерно 70%,
то при D = 4.0 нм уже только около 40%. Из ча-
стиц, обладавших кристаллическим строением,
примерно 30% было с пятичастичной симметри-
ей (Ih, Dh), оставшиеся обладали ГЦК-строением,
характерным для очень быстро охлажденных мак-
роскопических образцов сплава Ag–Cu (рис. 3).

Подобная тенденция прослеживается и далее
при еще большем увеличении диаметра изучае-
мых бинарных наночастиц. Так, при D = 6.0 нм и
времени охлаждения τ = 2.5 нс Ag–Cu НЧ в разу-

Рис. 2. Наночастица сплава Ag90Cu10 диаметром D =
= 2.0 нм икосаэдрического строения, полученная при
охлаждении из расплава до комнатной температуры
за время τ = 2.5 нс. Серым цветом показаны атомы се-
ребра, красным – атомы меди (on line).

Рис. 3. Наночастица сплава Ag90Cu10 диаметром D =
= 4.0 нм с частичной ГЦК-структурой, полученная
при охлаждении из расплава до комнатной темпера-
туры за время τ = 2.5 нс. Серым цветом показаны ато-
мы серебра, красным – атомы меди (on line).
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порядоченном состоянии зафиксировано не бы-
ло. Т.е. все моделируемые наночастицы при таких
условиях уже успевали произвести реорганиза-
цию своего внутреннего строения в направлении
формирования либо икосаэдрической политипной
модификации (≈20%), либо в направлении образо-
вания ГЦК-фазы, обсуждалось выше.

Последний изученный ансамбль бинарных на-
ночастиц Ag–Cu имел диаметром D = 8.0 нм, и в
нем при времени охлаждения τ = 2.5 нс, все НЧ на
конечной стадии моделирования (Т = 300 К) так-
же обладали не эвтектическим, а преимуществен-
но однофазным ГЦК-строением (рис. 4). Таким
образом, можно констатировать, что, видимо,
D = 8.0 нм для Ag–Cu НЧ является тем размер-
ным пределом, начиная с которого проявляется
макроскопический эффект стабилизации не
свойственного для эвтектического сплава одно-
фазного ГЦК-строения при условии очень быст-
рой закалки образца. Можно только предполо-
жить, что с дальнейшим ростом диаметра Ag–Cu
НЧ возможно появление данного эффекта и при
больших скоростях отвода тепловой энергии (на-
пример, при τ = 1.5 нс), но доказательство этой
гипотезы лежит за пределами технических воз-
можностей проводимого МД-моделирования,
так как потребует неоправданно много расчетно-
го времени.

Полученные результаты можно объяснить с
точки зрения анализа химического состава нано-
частиц. Если рассматривать достаточно большие

Ag–Cu НЧ (D ≈ 30 нм), то в [16] было установлено,
что в процессе кристаллизации частицы Ag–Cu
формируются как композиты: часть серебра–
часть меди, причем части Ag и Cu обязательно
контактируют друг с другом. Причина этого за-
ключается в эвтектической природе соединения
Ag–Cu, из-за чего для макроскопических систем
наблюдается ограниченная взаимная раствори-
мость компонентов. Эвтектическая точка этой
бинарной системы отвечает содержанию меди
28.5 вес. % и температуре 779°С. При этой темпе-
ратуре в серебре растворяется 8.8 весовых про-
цента меди (α- твердый раствор на основе сереб-
ра, содержащий медь), а в меди –8 вес. % серебра
(P-твердый раствор на основе меди, содержащий
серебро).

В макроскопическом сплаве состава 71.5 вес. %
Ag и 28.5 вес. % Сu образуется эвтектическая
структура, представляющая собой механическую
смесь α- и Р-фаз. При понижении температуры
взаимная растворимость компонентов резко сни-
жается: при комнатной температуре раствори-
мость меди в серебре не превышает 0.1 вес. %, а
серебра в меди – 0.06 вес. %. Структура доэвтек-
тических сплавов, содержащих более 71.5 вес. %
серебра, состоит из содержащих медь первичных
кристаллов α-твердого раствора, окруженных эв-
тектикой. Структура заэвтектических сплавов,
содержащих менее 71.5 вес. % серебра, состоит из
содержащих серебро первичных кристаллов
P-твердого раствора, окруженных эвтектикой.

Состав бинарных частиц Ag–Cu в [16] пример-
но соответствовал соединению Ag60Cu40. Из-за
этого при охлаждении до комнатной температуры
в Ag–Cu НЧ произошло выделение α- и Р-фаз в
виде частей с преобладающим содержанием се-
ребра и с преобладающим содержанием меди со-
ответственно. Таким образом, структура практи-
чески любой Ag–Cu НЧ в [16] состояла из двух
фаз, из-за чего внешний вид наночастиц был
очень далек от сферической формы.

Таким образом, достаточно большие Ag–Cu
НЧ кристаллизируются по макроскопическому
эвтектическому механизму, требующему большо-
го времени [16]. Скорость кристаллизации PCM
зависит от объема изначально аморфного матери-
ала и кинетики самого процесса, характерной для
используемого материала с фазовым переходом,
которые сильно зависят от температуры и, в на-
шем случае, от химического состава. Кинетика
кристаллизации Ag–Cu НЧ в случае больших раз-
меров (D ≈ 30 нм) и большого содержания атомов
меди может быть связана с зародышеобразовани-
ем условно серебренных и медных частей. Такой
процесс имеет явно выраженный диффузионный
характер и протекает достаточно долго, что недопу-
стимо с точки зрения развития РСМ-технологий.

Рис. 4. Наночастица сплава Ag90Cu10 диаметром D =
= 8.0 нм с ГЦК-структурой, полученная при охлажде-
нии из расплава к комнатной температуре за время
τ = 2.5 нс. Серым цветом показаны атомы серебра,
красным – атомы меди (on line).
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Если же рассматривать Ag–Cu НЧ в диапазоне
размеров до 10 нм, то здесь эвтектический меха-
низм работает иначе. Так при больших скоростях
отвода термической энергии атомы Ag и Cu не
могут образовать собственные кристаллические
подрешетки, или выделиться в виде отдельных
фаз, из-за чего внутреннее строение бинарных
Ag-Cu НЧ при любом составе всегда является
аморфным. То есть при моделируемых заданных
нами в достаточно широких пределах темпах
охлаждения происходит полная стабилизация
разупорядоченного строения, имеющая уже не
случайный характер, а определяемая особенно-
стями построения эвтектических сплавов.

В случае необходимости иметь в ходе более
медленного отвода термической энергии явно
выраженное кристаллическое строение, доста-
точно использовать слабое легирование НЧ се-
ребра медью, например целевой состав Ag90Cu10.
Такое малое количество внедренных атомов меди
не позволяет в полной мере использовать эвтекти-
ческий механизм построения внутренней структу-
ры НЧ. Наблюдается лишь слабое вытеснение ато-
мов серебра к поверхности и некое разрыхление яд-
ра наночастицы из-за меньшего размера атомов
меди. Здесь можно отметить, что наличие в одном
нанокластере атомов с существенным различием
эффективного диаметра взаимодействия может
значительно облегчить процессы диффузионного
изменения строения НЧ, что и может привести к
формированию наблюдаемой у нас икосаэдриче-
ской фазы. Когда размер наночастицы значитель-
но повышается, общее искажение кристалличе-
ской решетки уменьшается, и увеличивается ве-
роятность формирования ГЦК-структуры.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Носители памяти на основе явления обрати-

мого фазового перехода уже прошли этап превра-
щения в новую экспериментальную технологию
и сегодня начинают играть важную роль на рынке
коммерческих изделий. Повышенный интерес к
исследованиям в этой области дают возможность
дальнейшего развития РСМ-методик, что делает
PCM-ячейки памяти подходящими кандидатами
для цифровых приложений следующего поколе-
ния. Поиск новых сплавов с фазовым переходом
(например, не халькогенидных материалов) и но-
вая физика процессов находятся еще в стадии
изучения, но именно они могут открыть новые
пути к решению таких важных проблем как сни-
жение потребления тока, повышение скорости
записи информации, стабилизации аморфного
строения и переходу к масштабу устройств в еди-
ницы нанометров. Данный процесс дальнейшей
оптимизации РСМ-материала с целью достиже-
ния высокопроизводительных запоминающих
устройств высокой плотности размещения дол-

жен, прежде всего, поддерживаться проектирова-
нием материалов ячеек РСМ-памяти.

Типичная ячейка PCM должна быть сконстру-
ирована таким образом, чтобы объем материала с
фазовым переходом, который необходимо рас-
плавить и охладить до аморфного состояния, был
сведен к минимуму. Таким образом, ток, необхо-
димый для записи, уменьшается, что делает ячей-
ку памяти более эффективной. Структуры ячеек
PCM обычно делятся на две категории: ячейки с
минимизированным контактом, которые кон-
тролируют поперечное сечение размером одного
из электродов, и ячейки с минимальным объемом
или замкнутые ячейки, которые минимизируют
объем самого материала с фазовым переходом
внутри ячейки.

В представленной работе был рассмотрен вто-
рой подход, а именно поиск путей уменьшения
объема РСМ-материала в самой ячейке памяти.
Для этого была применена новая методика, за-
ключающаяся в анализе возможности примене-
ния в качестве материала ячейки РСМ-памяти
наночастиц бинарного сплава Ag–Cu. Было по-
казано, что в этом случае удается уменьшить раз-
мер одной ячейки до 6–8 нм, сократить время за-
писи информации до 2.5 нс и впервые на основе
эвтектического подхода добиться устойчивости
аморфного и кристаллического строения при раз-
ном темпе отвода термической энергии. Понят-
но, что предложенная идея находится еще на са-
мой ранней стадии своего развития и проверки, в
том числе экспериментальной, но подход, за-
ключающийся в использовании особенностей
эвтектических сплавов, выглядит очень много-
обещающим.

Исследование выполнено за счет гранта Рос-
сийского научного фонда № 23-29-10011,
https://rscf.ru/project/23-29-10011/ при паритет-
ной финансовой поддержке Правительства Рес-
публики Хакасия.
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Use of Eutectic Effects in the Possible Creation of PCM Memory Cells 
on the Basis Ag–Cu Nanoclusters
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1Khakassian State University named after N. F. Katanov, Abakan, 655017 Russia
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Abstract—An attractive direction in the development of nanoelectronics is the development of a new gener-
ation of non-volatile storage devices, namely, electric phase memory or PC-RAM (Phase Change Random
Access Memory). However, there are a number of unresolved problems here, such as: the stability of the
amorphous phase, high power consumption, long information recording time, etc. In order to resolve these
contradictions, a new approach was proposed, which consists in the use of Ag–Cu binary alloy nanoparticles
as PC-RAM cells. To this end, the molecular dynamics method was used to study the processes of structur-
ization of nanoparticles of this alloy with a size D = 2–10 nm of various target compositions with a variation
in the rate of removal of thermal energy. Criteria for the stability of the amorphous and crystalline structure
were evaluated, and conclusions were drawn about the target composition and size of nanoparticles suitable
for creating phase-change memory cells. It was shown that in the case of the use of nanoparticles of the binary
Ag–Cu alloy, it is possible to reduce the size of one cell to 6–8 nm, reduce the time of recording information
to 2.5 ns, and, for the first time, based on the eutectic approach, achieve the stability of the amorphous and
crystalline structure at different rates of thermal energy removal.

Keywords: nanoclusters, silver, copper, crystallization, structure, computer simulation, tight-binding,
memory cells
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“аналога силы Казимира” в процесс плавления металлов. Модель позволяет объяснить несоответ-
ствие между экспериментальной величиной удельной теплоты плавления и теоретически рассчи-
танной суммой скачка конфигурационной и колебательной энтропии при фазовом переходе из
твердого состояния в жидкое. Описанный подход также позволяет оценить величину скачка объема
при плавлении, используя значения кристаллогеометрических и термодинамических параметров
материала.
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1. ВВЕДЕНИЕ

Плавление (кристаллизация) представляет со-
бой фазовый переход первого рода, происходя-
щий при достижении некоторой критической
температуры [1–10]. Этот процесс сопровождает-
ся скачком объема и поглощением (выделением)
скрытой теплоты плавления. Для объяснения
причин скачка свободного объема при плавлении
в работе [11] введено понятие “аналог силы Кази-
мира”, учет которой приводит к дополнительно-
му давлению при переходе из твердого состояния
в жидкое.

В традиционном рассмотрении скрытая теп-
лота плавления ΔHm связана с энтропией плавле-
ния ΔSm известным соотношением:

где Tm – температура плавления.
В соответствии с [4] энтропию плавления ΔSm

можно представить в виде двух слагаемых ΔSm =
= S1 + S2, где S1 – скачок конфигурационной эн-
тропии, связанный с изменением объема, зани-
маемого атомом при переходе от твердого состоя-
ния к жидкому, S2 – скачок колебательной энтро-
пии, вклад, отражающий изменение частоты
колебаний атомов при переходе от кристалличе-
ского строения к аморфному состоянию, харак-
теризующему состояние расплава.

Однако при традиционных расчетах [4] сумма
значений S1 и S2 не дает величины, соответствую-
щей экспериментально наблюдаемому значению
ΔSm. Для того чтобы устранить это несоответ-
ствие в работе [4] обсуждается предположение,
что в модель необходимо ввести еще одно слагае-
мое – величину S3, которая должна отражать
вклад, связанный с изменением характера транс-
ляционного движения атомов при плавлении.
Однако способ расчета этого вклада не предлага-
ется. Также эта проблема обсуждается в работах
[3, 6, 7].

По нашему мнению, проблема несоответствия
теоретического значения величины (S1 + S2)Tm и
экспериментальных значений теплоты плавле-
ния ΔHm может быть решена путем учета вклада,
обусловленного работой “аналога силы Казими-
ра” [11].

В данной работе на базе представлений об
«аналоге силы Казимира» рассчитана удельная
теплота плавления и скачок свободного объема
при плавлении. Полученные значения находятся
в соответствии с экспериментальными значения-
ми в пределах 15% отклонения для 8 металлов из
10 рассмотренных.

2. ТЕРМОДИНАМИКА ПЛАВЛЕНИЯ
Принципиальное различие структур кристал-

лических твердых тел и жидкостей создает боль-

Δ = Δm m m,H S T

УДК 536.421.1

СТРУКТУРА, ФАЗОВЫЕ ПРЕВРАЩЕНИЯ
И ДИФФУЗИЯ
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шие трудности при решении задач, в которых тре-
буется их совместное описание. В первую очередь
к таким задачам относятся задачи описания фазо-
вого перехода “твердое тело–расплав”.

По нашему мнению, эффективный подход к
решению таких задач может быть основан на ис-
пользовании понятия “свободный объем”. Как
будет показано далее, это позволяет в единой
форме представить уравнение состояния кри-
сталлического и жидкого веществ, и в рамках их
совместного рассмотрения рассчитать параметры
фазового перехода плавление/кристаллизация.

2.1. Флуктуационный свободный объем
В основу классической модели жидкого состо-

яния положен подход, опирающийся на извест-
ный факт существования в жидкости ближнего
порядка, получивший название квазикристалли-
ческой теории жидкости [1, 2]. Основой расчета
термодинамической функции жидкости является
уравнение для свободной энергии Гельмгольца F:

где Z – статистическая сумма, зависящая от по-
тенциальной энергии взаимодействия частиц си-
стемы, k – постоянная Больцмана.

Вычисление Z для реальных систем представ-
ляет собой весьма сложную задачу. Главная труд-
ность связана с тем, что имеющиеся знания об
энергии взаимодействия частиц весьма ограниче-
ны. Поэтому при расчетах Z используют различ-
ные приближения. Одним из таких приближений
является модель флуктуационного свободного
объема.

Предположим, что движение каждой частицы
жидкости ограничено некоторой ячейкой, разме-
ры которой определяются самосогласованным
полем, создаваемым ее соседями. Положение ча-
стицы в i-ой ячейке определим радиус-вектором
ri с началом в центре элементарной ячейки.

Если все ячейки одинаковы, то потенциальная
энергия частицы  одинакова для всех ячеек.
Величина  – потенциальная энергия частицы
в центре ячейки. Полная энергия взаимодействия
N частиц, когда они находятся в центрах своих
ячеек, равна .

Введем энергию частицы при ее отклонении от
центрального положения:

(1)

Тогда потенциальная энергия системы N ча-
стиц при заданной конфигурации системы имеет
вид:

(2)

= − ln ,F kT Z
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2
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В этом случае расчет статистического интегра-
ла Z существенно упрощается, и его можно пред-
ставить в виде:

(3)

где m – масса атома, h – постоянная Планка, T –
температура.

Флуктуационный свободный объем VF для ча-
стицы, представляющий собой пространство, в
котором могут перемещаться центры тяжести
атомов системы, определяется соотношением:

(4)

Расчет свободного объема по формуле (4) тре-
бует точного знания потенциала , создавае-
мого окружающими соседями.

Для простых оценок принимается модель
твердых сфер (для общности имеющая размер-
ность ν), и рассматривается их движение в поле
соседей, предполагаемых покоящимися в своих
положениях равновесия.

Если расстояние между соседними узлами ре-
шетки твердых сфер R лишь немного больше ха-
рактерного размера атома d, тогда центр атома
может перемещаться в свободном объеме VF, ве-
личина которого определяется выражением:

(5)

где  (  – объем атома при температуре
0 K),  для металлов с гранецентрирован-
ной кубической решеткой и  для метал-
лов с объемно-центрированной кубической ре-
шеткой,  – период решетки.

Переходя от значений d и R к значениям плот-
ности, получим:

(6)

где  и  – геометрические постоянные порядка
единицы, n – плотность системы шаров, n0 – зна-
чение плотности в системе с плотной упаковкой.

Выражение (6) в трехмерном случае можно за-
писать следующим образом:

(7)
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где V – атомный объем при T ≠ 0 K, и, следуя ре-
зультатам [12], представить в виде:

(8)

2.2. Уравнение состояния жидкости (расплава)
С учетом выражений (1)–(4) уравнение состо-

яния жидкости может быть представлено в виде:

(9)

где p – величина внешнего давления,  – пара-
метр, равный 1 для кристаллов и принятый рав-
ным e для жидкостей [3].

Уравнение состояния (9) можно переписать
следующим образом:

(10)

где  – величина внутреннего “теплового” дав-
ления в жидкой фазе, VF определяется соотноше-
нием (8).

Параметр  при  приближенно
равен:

(11)

Подставляя в (11) выражение (8), получим из-
вестный результат [12]:

(12)

Подставляя выражение (12) в (10), представим
уравнение состояния жидкой фазы в виде:

(13)

Это выражение аналогично уравнению Ван-
дер–Ваальса.

С учетом (8) перепишем выражение (13) таким
образом, чтобы в него входила величина флуктуа-
ционного свободного объема VF:

(14)

где величина  определяется по формуле:

(15)

Примем, что флуктуационный свободный
объем атомной ячейки VF может быть определен
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как избыточный объем (по отношению к ее объе-
му при нулевой абсолютной температуре), возни-
кающий вследствие теплового движения атомов.

В этом приближении свободный объем рас-
плава металла VL при температуре T может быть
вычислен как сумма трех величин: изменения объе-
ма атомной ячейки при изменении температуры от
нуля до температуры плавления Tm, равного при-
близительно , скачкообразного изме-
нения объема при плавлении  и изменения
объема вследствие теплового расширения рас-
плава :

(16)

где  – объемный коэффициент теплового
расширения в твердом состоянии при температу-
ре плавления,  – объемный коэффициент теп-
лового расширения расплава металла.

В этом случае параметр  при  может
быть представлен в виде:

(17)

Тогда уравнение состояния жидкости (14) при
 принимает вид:

(18)

2.3. Уравнение состояния твердого тела
Для описания состояния твердой фазы обычно

используется уравнение Ми–Грюнайзена [13, 14],
которое в принятых ранее обозначениях имеет вид:

(19)

где  и  – величины внешнего и внутреннего
“теплового” давления в твердой фазе, γ(T) – по-
стоянная Грюнайзена.

Величина  в модели свободного объема,
согласно выражению (17) определяется величи-
ной флуктуационного свободного объема и зави-
сит от коэффициента объемного расширения в
твердом теле при температуре плавления  и
скачка объема при плавлении . Предполо-
жим, что при  модель свободного объема
может быть распространена и на описание твер-
дого тела. В этом приближении величина ,
по аналогии с (17), может быть записана следую-
щим образом:

(20)
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В этом случае уравнение состояния твердого
тела может быть представлено в виде:

(21)

2.4. Оценка нового вклада в теплоту плавления 
при фазовом переходе “плавление”

Заметим, что в предложенном описании урав-
нения состояния жидкой (14) и твердой (19) фаз
имеют похожий вид и отличаются только пара-
метрами  и  (описываемыми уравне-
ниями (17) и (20), соответственно). Сравнивая
значения этих параметров (см. разд. 3), нетрудно
убедиться, что эти величины не равны друг другу:

, следовательно, при T = Tm не рав-

ны давления:  и  (описываемые уравнениями
(18) и (20), соответственно), что в рамках совре-
менных представлений о фазовых переходах пер-
вого рода невозможно.

Это означает, что либо при T = Tm используе-
мые здесь классические модели (модель свобод-
ного объема и модель Ми–Грюнайзена) не могут
быть применены, либо вблизи температуры плав-
ления возникает дополнительное давление p+,
обеспечивающее непрерывность при скачкооб-
разном изменении объема в точке плавления, т.е.

(22)
С учетом (14) и (19) его величина может быть

представлена следующим образом:

(23)

Отметим, что дополнительное давление p+ при
фазовом переходе твердое–жидкое совершает до-
полнительную работу, величина которой будет
вычислена ниже.

2.5. О причинах появлениях давления p+

Для описания процесса плавления/кристал-
лизации рассмотрим два полупространства, нахо-
дящиеся на малом расстоянии x друг от друга и
помещенные в термостат со средней температу-
рой Tm. Одно полупространство представляет со-
бой твердую S-фазу, находящуюся при темпера-
туре (Tm – ΔT), где ΔT – бесконечно малое откло-
нение от температуры плавления Tm. Второе –
жидкую L-фазу (расплав), находящуюся при тем-
пературе (Tm + ΔT).

По нашему мнению, появление давления p+

при T = Tm связано с изменением плотности ко-
лебательных состояний при переходе от жидкого
состояния к твердому: в твердом состоянии в аку-
стической ветви фононов существуют фононы,
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1S
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( )mδ T ( )mγ T

( ) ( )>m mγ δT T
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связанные и с продольными (продольная ско-
рость звука равна , где E – модуль Юн-
га), и с поперечными (поперечная скорость звука
равна , где G – модуль сдвига) колеба-
ниями, а в идеальной жидкости, в силу отсут-
ствия поперечных колебаний, соответствующие
фононы отсутствуют. Это означает, что при пере-
ходе от твердого состояния к жидкому, фононы,
связанные с поперечными колебаниями, исчеза-
ют, и плотность энергии фононов на границе
твердой и жидкой фаз скачком изменяется. Эта
ситуация резкого изменения плотности энергий
на границе фаз, по нашему мнению, является не-
которым аналогом ситуации, описанной в работе
Х. Казимира [15].

Как известно, так называемая сила Казимира
возникает из-за снижения плотности энергетиче-
ских состояний в области между двумя близко
расположенными металлическими пластинами.
Это “разрежение” вакуума приводит к возникно-
вению силы , которая “прижимает” пластины
друг к другу [16–18].

Величина этой силы (на единицу площади
пластины) определяется выражением [15]:

(24)

где ħ – приведенная постоянная Планка, C – ско-
рость света, xk – расстояние между пластинами,

 – числовой коэффициент,  [15].
По аналогии с силой Казимира, на границе

твердой и жидкой фаз из-за указанного выше
снижения плотности энергетических состояний в
жидкости, представляется разумным ввести силу
(на единицу площади) p+, которая при определен-
ных условиях может “прижимать” атомы, распо-
ложенные на поверхности жидкой фазы, к по-
верхности твердой фазы. Величина этой силы (на
единицу площади) по аналогии с (24) и из сообра-
жений размерности может быть записана следую-
щим образом [11]:

(25)

где x0 – эффективное расстояние от “поверхности”
твердой фазы до “поверхности расплава”1,  – чис-
ловой коэффициент.

1 Необходимо пояснить, почему для оценки “прижимаю-
щей” силы нельзя прямо использовать силу Казимира. От-
метим, что классическая сила Казимира связана с особен-
ностями поведения электромагнитных волн. Для ее оцен-
ки необходимо учесть, что электромагнитные волны
проникают в твердые тела на глубину скин-слоя. Эта глу-
бина зависит от частоты электромагнитных волн, но в лю-
бом случае на много порядков превышает масштаб рас-
сматриваемых здесь процессов, составляющий доли меж-
атомного расстояния.
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На первый взгляд рассматриваемая аналогия
не является очевидной. В случае, рассмотренном
Х. Казимиром, возникновение прижимающей
силы связано с тем, что плотность состояний в за-
зоре между пластинами меньше, чем справа и
слева от пластин. В нашем случае возникновение
прижимающей силы связано с тем, что отличает-
ся плотность энергий в полупространствах жид-
кой и твердой фаз. Однако при внимательном
рассмотрении становится ясно, что различие в мо-
делях несущественно. Отличие в плотности энер-
гии справа и слева от пластин в модели Казимира
также возможно в том случае, если пластины имеют
разную диэлектрическую проницаемость (этот слу-
чай рассмотрен в классической работе [19]). И в
том, и в другом случае причина появления прижи-
мающей силы – разность плотности энергий в зазо-
ре и вне зазора. Поэтому во всех этих случаях вид за-
висимости  не изменяется,
но изменяется лишь коэффициент . В модели Х.
Казимира он равен . В нашем случае это па-
раметр модели.

Вычислим работу A+, которую совершает дав-
ление , прижимающее атомы к поверхности
твердого тела. Для вычисления этой работы необ-
ходимо принять во внимание, что давление 
производит работу в объеме, равном объему ци-
линдра с диаметром основания d и высотой . В
этом случае величина  может быть представле-
на в виде:

(26)

где .
Подставляя уравнение (25) в (23) определим

расстояние между “твердым” и “жидким” слоем
атомов :

(27)

При , сила p+, аналогичная силе Казими-
ра, “прижимает” атомы поверхностного слоя
жидкости к твердой поверхности. При 
этой силы недостаточно для обеспечения кри-
сталлизации.

Отметим, что вычисленное значение , опи-
сывающее работу, совершаемую давлением  в
точке плавления, представляет собой дополни-
тельный вклад в величину теплоты плавления λ.
Расчет теплоты плавления с учетом дополнитель-
ного вклада p+ приведен ниже в п. 2.7.

В силу неопределенности коэффициента  для
численной оценки величины  – минимального
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расстояния между “поверхностями” твердой и
жидкой фаз, необходимо использовать дополни-
тельные соображения. Можно, например, связать
его значение с параметрами электронного строе-
ния вещества, в частности, с радиусом экраниро-
вания. Очевидно, что расстояние между двумя
фазами не может быть меньше радиуса экраниро-
вания, поскольку в этом случае начнется сильное
взаимодействие между их электронными подси-
стемами и фазы станут неразличимы.

В приближении модели Томаса–Ферми ради-
ус экранирования равен [20]:

(28)

где e – заряд электрона, me – масса электрона,  –
электрическая постоянная,  – значение волно-
вого вектора электронов на поверхности Ферми,
Ne – число валентных электронов на один атом. С
учетом выражения для радиуса Бора [21]:

уравнение (28) можно переписать следующим об-
разом:

(29)

В этом простейшем приближении радиус
экранирования зависит только от атомного объе-
ма и числа валентных электронов. При характер-
ных значениях параметров для металлов, приве-
денных в табл. 1, величина Re составляет около
0.5 × 10–10 м.

Приравнивая  (см. выражение (27)) и  (см.
выражение (29)) получим выражение для оценки
коэффициента :

(30)

При характерных значениях параметров (см.
табл. 2–4) Ct ≈1.8 × 103 м/с; ;

;  , полу-
чим . (Заметим, что величина  близка к
значению ). Оценки по формуле (27) величины

 для ряда металлов приведены в разделе 3.

2.6. Оценка скачка объема при плавлении

Подставляя в уравнение (30) выражения для
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Таблица 1. Константы материалов

Материал Tm, K [24] V0 × 10–29, м3 [4] rат × 10–10, м [4] a × 10–10, м [25] Ne

Cu 1358 1.18 1.280 3.6147 2
Ag 1235 1.71 1.430 4.0861 2
Au 1337 1.70 1.440 4.0781 5
Ni 1728 1.09 1.245 3.5238 3
Pt 2045 1.51 1.380 3.9239 4
W 3695 1.59 1.370 3.1652 6
Cr 2163 1.20 1.270 2.8846 3
V 2220 1. 39 1.340 3.0231 5
Zn 692 1.52 1.335 2.6649 (с = 4.9468) 2
Cd 594 2.16 1.465 2.9788 (с = 5.6167) 1

Таблица 2. Свойства материалов, зависящие от температуры, и расчетные значения параметров материалов

Материал βS(Tm) Tm
G(Tm) × 1011, 

Па
ρ(Tm) × 103, 

кг/м3 [24]

 × 103, м/с δ(Tm), 
ф-ла (17)

γ(Tm),
ф-ла (20)литература ф-ла (49)

Cu 0.1050 [26] 0.270 [34] 8.36 1.8 1.86 2.12
Ag 0.1041 [27] 0.172 [34] 9.86 1.32 1.89 2.13
Au 0.0952 [28] 0.152 [34] 18.27 1.0 [37] 0.91 1.99 2.29
Ni 0.0949 [29] 0.375 [35] 8.1 2.15 1.89 2.19
Pt 0.1051 [30] 0.394 [24] 19.2 1.39 1.86 2.12
W 0.1286 [26] 1.100 [35] 17.5 2.75 [37] 2.51 1.64 1.98
Cr 0.1259 [31] 0.357 [34] 6.72 2.33 1.69 2.00
V 0.0946 [32] 0.300 [36] 5.66 2.29 1.84 2.19
Zn 0.0789 [33] – 6.92 1.2 [38] – 1.96 2.33
Cd 0.0713 [26] 0.1275 [34] 8.42 1.2 [37] 1.23 2.09 2.41

( )t mC T

Таблица 3. Вычисленные значения параметров материалов, а также экспериментальная и расчетная величина
теплоты плавления

Материал p+, ф-ла (23) S1, ф-ла (44) S2, ф-ла (48) , ф-ла (50)
Несоответствие 

 и , %

Cu 0.168 1.167 –0.2876 1.078 1.076 [4] 0
Ag 0.146 1.078 –0.2599 0.993 1.035 [33] 4
Au 0.157 1.247 –0.2725 1.194 1.125 [39] 4
Ni 0.189 1.352 –0.3244 1.250 1.119 [33] 12
Pt 0.140 1.187 –0.2934 1.056 1.036 [4] 2
W 0.177 1.726 –0.5266 1.373 1.370 [39] 0
Cr 0.180 1.476 –0.4253 1.256 1.107 [32] 14
V 0.196 1.569 –0.3910 1.413 1.157 [32] 22
Zn 0.230 1.542 –0.3436 1.468 1.245 [32] 18
Cd 0.209 1.282 –0.2567 1.268 1.265 [33] 0

( )+ + +1 2p S S λ* ( )+ + +1 2  p S S λ
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ственно), получим выражение для скачка объема
при плавлении:

(31)

(32)

Из выражений (31) и (32) следует, что величи-
на скачка объема при плавлении может быть вы-
ражена через коэффициент объемного расшире-
ния в твердом теле при температуре плавления

, поперечную скорость звука в твердом те-
ле при температуре плавления , число ва-
лентных электронов на один атом Ne и атомный
объем в твердом состоянии V0. Вычисленная та-
ким образом величина  для весьма широ-
кого круга металлов демонстрирует поразитель-
ное соответствие экспериментальным значениям

 (раздел 3).

2.7. Расчет величины теплоты плавления
в модели свободного объема

Как следует из проведенного анализа при кри-
сталлизации появляется дополнительное давле-
ние , прижимающее атомы расплава к поверхно-
сти твердого тела, описываемое формулой (25). Ис-
ходя из этого предположения выражение для
вычисления теплоты плавления  можно пред-
ставить следующим образом:

(33)

Перейдем к расчету значений S1 и S2 в рамках
представлений модели свободного объема.

( )
  = −  −   

3
m

S m m
0

Δ 1β 1 ;
1 ωφ

V T T
V

( ) ( )( )= =� 1
t m0 3S m m4

m

αω ; φ β .
3 e

C TV T T
kTR

( )S mβ T
( )t mC T

m 0ΔV V

m 0ΔV V

+p

Δ mH

( ) +Δ = + +m 1 2 m 0'.H S S T p V

2.7.1. Расчет конфигурационной энтропии плав-
ления. Для расчета величины скачка конфигура-
ционной энтропии плавления необходимо вы-
числить величины конфигурационной энтропии
твердой и жидкой фазы и найти их разность.

Прямые расчеты конфигурационной энтро-
пии твердой фазы обычно основываются на ана-
лизе фононной картины и, следовательно, зави-
сят от таких параметров, как упругие константы
материала, температура Дебая и т.д. Гораздо бо-
лее простой подход состоит в использовании мо-
дели свободного объема.

При таком подходе для вычисления конфигу-
рационной энтропии твердой и жидкой фазы
можно воспользоваться описанным в п. 2.1 при-
ближением, опирающемся на модель твердых
сфер.

Как уже отмечалось, в соответствии с [5], кон-
фигурационный интеграл в статистической сум-
ме, описывающей термодинамическое поведение
в приближении модели твердых сфер, ведет себя
как (nVF)N, где N – число частиц. В этом прибли-
жении избыточная энтропия системы, имеющей
свободный объем, представленный в виде (6), мо-
жет быть записана следующим образом:

(34)

При ν = 3 получаем энтропию трехмерной си-
стемы с плотностью упаковки n близкой к плот-
нейшей упаковке с плотностью n0.

Предположим, что указанное выражение (34)
может быть использовано для расчета конфигура-
ционной энтропии не только системы твердых
сфер, но и реальных систем, состоящих из ато-
мов, моделируемых сферами. В этом приближе-

ν 
  = − −  
   

1

F

0

ν ln 1 1.S n
Nk n

Таблица 4. Вычисленные значения параметров материалов, а также экспериментальная и расчетная величина
скачка объема при плавлении

Материал x0 × 10–10, м 
ф-ла (27)

Re × 10–10, м
ф-ла (29)

ΔVm/V0, % ΔVm/V0, 
% ф-ла (31)

Несоответствие 
ΔVm/V0 и расчетного 

значения, %

Cu 0.495 0.493 5 [7]; 4.2 [40]; 5.3 [41]; 5.8 [24] 5.1 2
Ag 0.524 0.524 4.5 [7]; 3.4 [40]; 3.8 [42]; 5.9 [41] 4.5 0
Au 0.452 0.450 4.3 [41]; 5.1 [42]; 5.67 [8]; 6.0 [24]; 4.5 5
Ni 0.458 0.455 5.4 [6]; 3.2 [24]; 4.5 [42]; 5.1 [41]; 6.34 [8] 5.6 4
Pt 0.447 0.458 5.1 [22]; 6.9 [24] 4.6 10
W 0.429 0.431 10.0 [22]; 3.0 [24] 9.7 3
Cr 0.454 0.462 8 [24] 7.3 9
V 0.449 0.435 6.5 [22]; 3 [24] 7.8 20
Zn 0.517 0.514 5.3 [24]; 4.3 [6]; 4.8 [8]; 5.4 3
Cd 0.606 0.612 3.8 [6]; 4.0 [8, 42]; 4.7 [7, 40]; 5.1 [24] 3.6 5
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нии для кристаллического материала получим
выражение:

(35)

где  – плотность твердой фазы при T ≠ 0 K,  –
плотность при T = 0 K.

Изменение атомного объема материала 
и, соответственно, его плотности  с температу-
рой определяется тепловым расширением мате-
риала:

(36)

В этом случае величину  в (35) можно
представить в виде:

(37)

Подставляя (37) в (35), получим выражение для
конфигурационной энтропии твердого состояния:

(38)

В соответствии с [21] выражение, аналогичное
(35), можно записать и для энтропии жидкой фазы:

(39)

где  – плотность жидкой фазы при температуре
T (T ≥ Tm).

Как уже отмечалось, объем жидкой фазы 
связан с величиной объема твердой фазы про-
стым соотношением (16). В этом случае величину

 можно представить следующим образом:

(40)

Тогда выражение для конфигурационной эн-
тропии жидкого состояния (39), может быть за-
писано следующим образом:

(41)
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Полученные выражения позволяют оценить
значение  – скачка конфигурационной энтро-
пии при плавлении твердой фазы:

(42)
Подставляя выражения (38) и (41) в (42), при

T = Tm получим:

(43)

При  и  выражение

под знаком логарифма существенно упрощается,
и конфигурационная энтропия плавления может
быть представлена следующим образом [22]:

(44)

При характерных значениях параметров
; ; (см. раздел 3) ве-

личина .
2.7.2. Расчет колебательной энтропии плавле-

ния. В соответствии с представлениями Мотта и
Френкеля [1, 23], величина скачка колебательной
энтропии S2 при плавлении определяется с помо-
щью выражения:

(45)

где  и  – характеристические частоты колеба-
ний атомов в кристалле и расплаве, соответственно.

Отношение между указанными частотами
определяется моделью Грюнайзена [4]:

(46)

где VL и VS – атомный объемы жидкой и твердой
фазы при температуре плавления, соответствен-
но. Величину VS можно представить в виде:

, а величину VL при T = Tm в
виде . Подставляя выражение (46) в
(45), и при ΔVm/V0  1, получим:

(47)

Соотношение (47) также можно преобразовать к
виду:

(48)
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При характерных значениях параметров: ΔVm/V0 ≈
≈ 0.05 и γ ≈ 2–3, значение S2 составляет (0.15–0.3)k.

Заметим, что рассмотренный выше вклад в
теплоту плавления, обусловленный аналогом си-
лы Казимира, связан с изменением фононного
колебательного спектра при плавлении и фор-
мально может быть представлен, как вклад в ска-
чок колебательной энтропии плавления.

3. СОПОСТАВЛЕНИЕ
С ЭКСПЕРИМЕНТОМ

В табл. 1–4 представлены необходимые для
расчетов параметры материалов. В табл. 2 приве-
дены характеристики металлов, величина кото-
рых зависит от температуры. Для большинства
материалов в литературе обычно отсутствуют ве-
личины коэффициента объемного расширения
при высоких температурах. В связи с этим в каче-
стве значений этого параметра были использованы
утроенные значения коэффициента линейного рас-
ширения при температуре плавления, взятые из
указанных источников. Надежные значения вели-
чины поперечной скорости звука  при тем-
пературе плавления в справочниках для некоторых
элементов отсутствуют. Если в расчетах была ис-
пользована величина, взятая из литературы, то
указан источник, в противном случае представ-
ленное значение было вычислено по формуле [24]:

(49)

Соответствующие значения модуля сдвига и
плотности также приведены в табл. 2 с указанием
источника.

В таблице 3 приведены вычисленные значения
скачков конфигурационной (формула (44)) и ко-
лебательной (уравнение (48)) энтропий.

Величина удельной теплоты плавления ,
нормированная на kTm, была вычислена по
формуле:

(50)

Сравнение экспериментальных данных по ве-
личине удельной теплоты плавления и расчетной
величины (p+ + S1 + S2) демонстрирует соответ-
ствие в пределах 14% для всех рассмотренных ме-
таллов за исключением ванадия (22%) и цинка
(18%). В таблице 4 приведены значения вычис-
ленного радиуса экранирования, расстояния x0 и
дано сравнение экспериментальных и расчетных
значений скачка объема при плавлении. В табл. 4
также приведены экспериментальные данные о
величине ΔVm/V0 из различных литературных ис-
точников, и подчеркнута величина, которая была
использована. Расхождение между расчетными и

( )t mC T

( ) ( ) ( )=t m m mρ .C T G T T
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( )( )

=
ρ

0 m

m

λ
λ .*

V T
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экспериментальными данными находится в пре-
делах 10% за исключением ванадия (20%).

4. ВЫВОДЫ
Построена модель расчета величины теплоты

плавления и скачка объема при плавлении. Пока-
зано, что учет вклада работы фононного “аналога
силы Казимира” в величину теплоты плавления
позволяет получить хорошее согласие с экспери-
ментом для широкого круга чистых металлов.
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Model of Fusion of Pure Metals
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Abstract—There are model for calculating the latent heat of fusion of pure metals, included the contribution
of the phonon “analogue of the Casimir force” to the melting of metals. The model makes it possible to ex-
plain the mismatch between the experimental value of the latent heat of melting and the theoretically calcu-
lated sum of the jump in the configuration and vibrational entropy during the phase transition from solid to
liquid. The described approach also makes it possible to estimate the magnitude of the volume change during
melting using the values of the crystallogeometric and thermodynamic parameters of the material.
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С использованием бойка из твердого сплава (Co–WC) проведена ультразвуковая ударная обработка
(УЗО) образцов сплава Ti–6Al–4V, полученного по электронно-лучевой проволочной аддитивной
технологии. Методами рентгеноструктурного анализа и просвечивающей электронной микроско-
пии показано, что УЗО приводит к появлению в поверхностных слоях образца макронапряжений
сжатия, упругой микродеформации в кристаллической решетке α-фазы, к образованию градиент-
ной структуры от нанокристаллической на глубине до 5 мкм и до субмикрокристаллической струк-
туры α-фазы на глубине от 15 до 40 мкм. В зернах α-фазы образуется нанокристаллическая фаза ок-
сидов титана. УЗО приводит к увеличению микротвердости и усталостной долговечности. Прове-
ден фрактографический анализ изломов образцов после циклического растяжения в режиме
малоцикловой усталости.

Ключевые слова: титановый сплав, электронно-лучевая проволочная аддитивная технология, уль-
тразвуковая ударная обработка, рентгеноструктурный анализ, фазовый состав, микроструктура,
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ВВЕДЕНИЕ
Титановый сплав Ti–6Al–4V широко исполь-

зуется как в авиа- и автомобилестроении, так и в
медицине. В настоящее время наиболее востре-
бованы изделия, полученные с использованием
аддитивной технологии (3D-печать) [1]. Однако в
зависимости от метода аддитивной технологии
механические характеристики 3D-напечатанных
образцов могут быть как выше, так и ниже харак-
теристик образцов, полученных традиционными
методами литья и ковки. Термическая обработка
3D-напечатанных образцов позволяет получить
достаточно высокие значения предела прочности
и удлинения. Так, отжиг при 920°С в течение 2-х
ч приводит к тому, что предел прочности и удли-
нение до разрушения составляют 1000 МПа и
20%, соответственно [2]. Оптимальное сочетание
предела прочности и удлинения достигается в том
случае, когда в сплаве Ti–6Al–4V помимо α-фазы
также присутствует α'-фаза.

Для применения титановых сплавов в авиа-
строении необходимым условием являются вы-
сокие значения усталостной долговечности.

Усталостная долговечность титановых сплавов,
полученных методами аддитивной технологии, в
значительной степени зависит от состояния по-
верхности, наличия пор в микроструктуре и упру-
гих остаточных макронапряжений [2]. При 3D-
печати в образце возникают упругие макронапря-
жения растяжения [2–5], которые уменьшаются в
результате высокотемпературных отжигов при тем-
пературе менее 700°С [4]. Создание в поверхност-
ных слоях 3D-напечатанного сплава Ti–6Al–4V
упругих макронапряжений сжатия может умень-
шить макронапряжения растяжения.

Известно, при любых видах ультразвуковой
обработки поверхности: либо ультразвуковой
прокаткой [6, 7], либо ультразвуковой ударной
обработкой (УЗО) [8], сплава Ti–6Al–4V, полу-
ченного традиционной технологией, в поверх-
ностных слоях возникают упругие макронапря-
жения сжатия и возрастает микротвердость [6–9].
Проведение УЗО приводит также к модификации
микроструктуры в поверхностных слоях: к обра-
зованию в слое глубиной 5 мкм нанокристалли-
ческой структуры оксидов титана и α-фазы, на
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глубине 10–20 мкм к формированию градиент-
ной микроструктуры от нанокристаллической на
поверхности до микрокристаллической, к фазо-
вому превращению β → α" [9].

В титановых сплавах при циклических испы-
таниях под поверхностью образца образуется оча-
говая фасетка разрушения (ОФР) [10]. Образова-
ние зоны пластической деформации вокруг ОФР
предшествует зарождению и распространению
трещины. Экспериментально установлено [10],
что ОФР образуется в зернах α-фазы в двухфаз-
ных (α + β)-титановых сплавах. Применение УЗО
поверхности титанового сплава Ti–6Al–4V, полу-
ченного традиционными методами литья и ков-
ки, приводит к увеличению напряжения образо-
вания ОФР при усталостных испытаниях с долго-
вечностью 108–109 циклов от 490–520 МПа до
715–720 МПа [10].

Фазовые превращения и изменения микро-
структуры при УЗО титанового сплава Ti–6Al–4V,
полученного по аддитивной технологии, в част-
ности электронно-лучевой проволочной техно-
логии, подробно изучены авторами [11]. Однако
влияние УЗО на усталостную долговечность 3D-
напечатанных образцов изучены слабо. В связи с
этим, в настоящей работе поставлена задача ис-
следовать структурными методами влияние изме-
нений в микроструктуре поверхностных слоев по-
сле УЗО на усталостную долговечность образцов
3D-напечатанного титанового сплава Ti–6Al–4V.

МАТЕРИАЛЫ 
И МЕТОДЫ ИССЛЕДОВАНИЯ

Заготовки в форме параллелепипеда с раз-
мерами 25 мм × 25 мм × 70 мм из проволоки
Ti–6Al–4V диаметром 1.6 мм были получены на
установке 6Е400 (ООО “НПК ТЭТА”) с исполь-
зованием электронно-лучевой проволочной ад-
дитивной технологии печати [12].

Ультразвуковую обработку проводили с помо-
щью сферического бойка, изготовленного из
твердого сплава (WC–6% Co) диаметром 10 мм.
Сферический боек был жестко закреплен на
ударнике и совершал удары с частотой 22 кГц.
Амплитуда колебаний бойка и нагрузка его при-
жима к поверхности составляли 15 мкм и 200 Н,
соответственно. Боек двигался линейно по по-
верхности образца со скоростью 2 мм/с, шаг ска-
нирования ~0.1 мкм.

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

Упругие макронапряжения в поверхностном
слое, параметры кристаллической решетки α-фа-
зы и ее упругую микродеформацию ε, а также

объемную долю фаз в образце определяли мето-
дами рентгеноструктурного анализа (РСА) с ис-
пользованием дифрактометра ДРОН-7. Симмет-
ричную съемку проводили в Cо Kα-излучении [13].
При оценке упругих макронапряжений и упругой
микродеформации кристаллической решетки
α-фазы в 3D-напечатанном образце как без УЗО,
так и с УЗО в качестве эталона принимали исход-
ную проволоку. Объемную долю β-фазы и оксида
TiO2 оценивали как отношение интегральной ин-
тенсивности пиков фазы к суммарной интеграль-
ной интенсивности пиков всех фаз. Погрешность
оценки объемной доли фаз не превышает 1%.

Микроструктуру сплава исследовали с исполь-
зованием оптического микроскопа Zeiss Axiovert
40 МАТ и просвечивающего электронного мик-
роскопа JEM 2100 (ПЭМ). Структуру исследова-
ли в сечении, перпендикулярном обработанной
поверхности. Для проведения металлографиче-
ских исследований образцы предварительно под-
вергали механической шлифовке, полировке и
последующему травлению в реактиве Кролла.
Для исследования микроструктуры методами
ПЭМ вырезали пластинки толщиной 259 мкм с
последующим ионным утонением на установке
Joel Ion Slicer EM-09100 1S. Для идентификации
фаз применяли темнопольную методику.

Испытания на циклическое растяжение про-
водили в режиме малоцикловой усталости на сер-
вогидравлической испытательной машине Biss
UTM 150 c асимметрией цикла R = 0.1 при макси-
мальной нагрузке 600 МПа и частоте 20 Гц.

Фрактографические исследования излома раз-
рушенных образцов после испытания на цикли-
ческое растяжение проводили на растровом элек-
тронном микроскопе Apreo S.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ

На рис. 1 представлена микроструктура 3D-на-
печатанного титанового сплава Ti–6Al–4V до
проведения УЗО. На оптическом изображении
микроструктуры наблюдаются первичные β-зер-
на, имеющие анизотропную форму. Внутри пер-
вичных β-зерен наблюдается пластинчатая струк-
тура. Методом ПЭМ выявлено, что пластинчатая
микроструктура принадлежит α-фазе, а по грани-
цам пластин располагаются прослойки β-фазы
(рис. 2). Внутри пластин α-фазы на дислокациях
наблюдаются нанокристаллические частицы α"-
фазы (рис. 2а, 2в), вблизи которых локализованы
экстинкционные контуры. Последние свидетель-
ствуют о наличии полей напряжений в α-фазе во-
круг частиц α"-фазы. Это означает, что α"-фаза
является некогерентной с основной α-фазой.
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На дифрактограмме образца до проведения
УЗО присутствуют пики только α-фазы (рис. 3а).
Пики β-фазы отсутствуют. Поскольку β-фаза бы-
ла выявлена методом ПЭМ, то отсутствие ее пи-
ков на дифрактограмме обусловлено тем, что
объемная доля этой фазы не превышает 3%. В
процессе 3D-печати изделие охлаждается с высо-
кой скоростью, вследствие чего атомы β-стабили-
затора ванадия в сплаве Ti–6Al–4V не успевают
диффундировать на границы зерен. В результате
на границах зерен концентрация ванадия недо-
статочна для образования β-фазы, и тогда в зер-
нограничных прослойках присутствуют либо две
фазы (β- и α"-фазы), либо одна α"-фаза. Наличие
двухфазных зернограничных прослоек в 3D-на-
печатанном сплаве установлено эксперименталь-
но методами ПЭМ в [14], а в [15] теоретически по-
казана зависимость образования α-, β- и α"-фаз

Рис. 2. Электронно-микроскопические изображения микроструктуры 3D-напечатанного сплава Ti–6Al–4V до прове-
дения УЗО: а – светлое поле, б – микродифракционная картина, в, г – темные поля в рефлексах 100 оси зоны [0 2]
α-фазы/020 оси зоны [10 ] α"-фазы (в) и 10 оси зоны [331] β-фазы (г).

200 нм

200 нм 200 нм

ЭК

(б)(a)

(г)(в)

1
1 1

Рис. 1. Оптическое изображение микроструктуры
3D-напечатанного сплава Ti–6Al–4V.

500 мкм
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от концентрации ванадия. Высокая скорость
охлаждения в процессе 3D-печати также приво-
дит к образованию α'-мартенсита. Прогрев ниже-
лежащих слоев металла при наплавке вышележа-
щих слоев проволоки может приводить к распаду
нестабильной α'-фазы с образованием α- и α"-
фаз. Этим можно объяснить наблюдение нано-
кристаллической α"-фазы в пластинах α-фазы
(рис. 2).

УЗО сплава приводит к изменению интенсив-
ности пиков α-фазы, появлению пика 011 β-фазы
и пиков оксида титана TiO2 (брукит) на дифрак-
тограмме (рис. 3б). Объемная доля оксида титана
достигает 16%, β-фазы – 4% (табл. 1). Изменение
интенсивности пиков α-фазы свидетельствует об
изменении зеренной структуры в поверхностных
слоях после УЗО.

До проведения УЗО в 3D-напечатанном образ-
це присутствуют макронапряжения растяжения
относительно эталона (табл. 1). Однако полуши-
рина пиков α-фазы в напечатанном образце
меньше полуширины пиков эталона. Это означа-
ет, что кристаллическая решетка α-фазы в напе-

чатанном образце менее напряжена, чем в прово-
локе. УЗО приводит к появлению упругих макро-
напряжений сжатия и к увеличению
полуширины пиков α-фазы и, следовательно, к
увеличению микродеформации ε кристалличе-
ской решетки α-фазы (см. табл. 1).

Параметр кристаллической решетки а α-фазы
после УЗО увеличивается (табл. 1), при этом па-
раметр с и отношение параметров c/a остаются
практически без изменения. Увеличение параметра
а α-фазы обусловлено уменьшением концентрации
ванадия в твердом растворе на основе α-Ti из-за
размерного фактора в сплавах Ti–V [16].

Методом ПЭМ установлено, что в поверхност-
ных слоях глубиной до 5 мкм образуется нано-
кристаллическая структура с зернами изотроп-
ной формы и размером менее 100 нм (рис. 4).
Микродифракционная картина является кольце-
вой, характерной для нанокристаллической
структуры (рис. 4б). Отсутствие рефлексов на не-
которых участках колец свидетельствует о нали-
чии текстуры. Кольца 1, 3–5 принадлежат ре-
флексам α-фазы. Кольцо 2 достаточно широкое.
Ему принадлежат рефлексы со значениями меж-
плоскостных расстояний, близких к значению
0.227 нм. Это могут быть рефлексы следующих
фаз: 101 α, 011 β, 002 α", 112 TiO2 (брукит). В про-
межутке между кольцами 1 и 2 присутствует не-
сколько рефлексов, принадлежащих кольцу
002 α. На темнопольном изображении, получен-
ном в рефлексах на кольце 2 (рис. 4в), видимыми
являются зерно α-фазы, дислокации в нем и ча-
стицы на дислокациях. Частицы внутри α-зерна
являются либо α"-фазой либо TiO2.

С увеличением расстояния от поверхности об-
работки до 15 мкм форма α-зерен становится
анизотропной с поперечными размерами 100–
200 нм (рис. 5). На микродифракционной карти-
не присутствуют рефлексы α-фазы, укладываю-
щиеся в кольца (рис. 5б). Одиночные рефлексы
принадлежат рутилу. На кольце 1 с межплоскост-
ным расстоянием, равным 0.256 нм, находятся
как рефлексы 100 α, так и 101 TiO2. На рис. 5 в

Рис. 3. Участки дифрактограмм образца 3D-напеча-
танного сплава Ti–6Al–4V до (а) и после УЗО (б).
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Таблица 1. Микротвердость Hμ, параметры а и с и их отношение с/а и упругая микродеформация ε кристалли-
ческой решетки α-фазы, плоские упругие макронапряжения σLL , объемная доля δ β-фазы и оксидов титана TiO2
в 3D-напечатанном сплаве Ti–6Al–4V без и с УЗО

Образец Hμ, ГПа Фазовый 
состав

Параметры решетки, нм
с/а ε σLL, ГПа

δ, %

а с β TiO2

Без УЗО 5 α + β + α″ 0.2926 0.4678 1.599 –0.006 1.4 3 0

С УЗО 6 α + β + TiO2 0.2930 0.4679 1.597 0.003 –0.5 4 16
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представлено темнопольное изображение, полу-
ченное в одиночном рефлексе 0 0 оси зоны [10 ]
рутила с межплоскостным расстоянием 0.459 нм.
На изображении видна нанокристаллическая фа-
за, расположенная внутри α-зерен.

Следует отметить, что методом ПЭМ наблюда-
ются обе модификации оксидной фазы TiO2 как
брукит так и рутил. Однако методом РСА были
выявлены пики, принадлежащие только брукиту.
Этот факт позволяет сделать вывод о том, что в
поверхностных слоях сплава преимущественно
образуется брукит.

На глубине более 40 мкм от поверхности обра-
ботки микроструктура не изменяется и остается
такой же как в необработанном образце.

УЗО поверхности приводит к увеличению
микротвердости на 1 ГПа (табл. 1), что обусловле-

1 1
но образованием многофазной нанокристалли-
ческой структуры, состоящей из следующих фаз:
α-, β-фаз и оксидов титана, в поверхностных сло-
ях глубиной до 5 мкм, формированием субмикро-
кристаллической структуры α-фазы и нанокри-
сталлической оксидной фазы в слоях глубиной до
40 мкм, увеличением упругой микродеформации
кристаллической решетки α-фазы и возникнове-
нием упругих макронапряжений сжатия.

Усталостная долговечность образцов после
УЗО поверхности при максимальной нагрузке
600 МПа возрастает более чем вдвое: от 33300 цик-
лов до 70700 циклов. Увеличение усталостной
долговечности определяется несколькими факто-
рами: образованием макронапряжений сжатия в
поверхностных слоях и субмикрокристалличе-
ской структуры в α-фазе на глубине до 40 мкм от
поверхности.

Рис. 4. Электронно-микроскопические изображения микроструктуры поверхностного слоя после УЗО: а – светлое
поле, б – микродифракционная картина, в – темное поле в рефлексах, расположенных на кольце 2.

100 нм 100 нм

(б)(a) (в)

Рис. 5. Электронно-микроскопические изображения микроструктуры на глубине 15 мкм от поверхности после УЗО:
а – светлое поле, б – микродифракционная картина, в – темное поле в рефлексе 0 0 оси зоны [10 ] TiO2 (рутил).

200 нм 200 нм

(б)(a) (в)

1 1
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На рис. 6 представлены обзорные картины по-
верхности излома при малом увеличении в необ-
работанном образце (рис. 6а) и подвергнутом
УЗО (рис. 6б). На изломах исследованных образ-

цов Ti–6Al–4V можно выделить три зоны: зоны
зарождения (1) и распространения трещины (2) и
зону долома (3). Площади, занимаемые зонами
1–3, в образцах без УЗО и с УЗО практически
одинаковы.

На рис. 7 представлены участки фрактограмм
при большем увеличении как в необработанном
образце (рис. 7а–7в), так и в образце, подвергну-
том УЗО (рис. 7г–7е), в разных зонах поверхности
излома. На рис. 7а представлена фрактограмма
излома в зоне 1 в необработанном образце. На-
блюдаются как участки с почти гладкими зерна-
ми, которые можно отнести к ОФР, так и участки
с ямочным рельефом, характерным для вязкого
разрушения. На рис. 7б представлена фракто-
грамма излома в зоне 2. Для этой зоны характер-
ным является ямочный излом. Третья зона содер-
жит трещины, перпендикулярно которым распола-
гаются усталостные бороздки (рис. 7в). Известно
[10], что наличие усталостных бороздок свидетель-
ствует о достаточно медленном продвижении уста-
лостных трещин при циклическом нагружении.

На изломе образца, подвергнутого УЗО, в зоне 1
под поверхностью обработки наблюдаются глад-
кие области α-фазы размером 0.4 мкм, по границам
которых располагаются трещины (рис. 7г). В зоне 2
обработанного образца наблюдаются локальные
области с вязким ямочным изломом, чередующи-
еся с областями, в которых присутствуют трещи-

Рис. 6. Фрактограммы изломов необработанного об-
разца (а) и образца, подвергнутого УЗО (б).

500 мкм

500 мкм
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32
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Рис. 7. Фрактограммы изломов необработанного образца (а–в) и образца, подвергнутого УЗО (г–е), в разных зонах
излома: 1 зона – (а, г); 2 зона – (б, д); 3 зона – (в, е).

30 мкм 30 мкм 30 мкм

30 мкм3 мкм 10 мкм

(a) (б) (в)

(г) (д) (е)



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 124  № 10  2023

ВЛИЯНИЕ УЛЬТРАЗВУКОВОЙ УДАРНОЙ ОБРАБОТКИ 1013

ны и усталостные бороздки (рис. 7д). Зона 3 содер-
жит трещины и усталостные бороздки (рис. 7е).

Таким образом, в образце, подвергнутом УЗО,
в α-фазе поверхностного слоя возникает хрупкое
разрушение с одиночными межзеренными тре-
щинами, которые не развиваются в магистраль-
ные. При этом в нижележащих слоях происходит
усталостное накопление повреждений, образова-
ние усталостных бороздок и трещин. Увеличение
усталостной долговечности обусловлено высоки-
ми прочностными свойствами поверхностного
слоя, а также высокими упругими сжимающими
макронапряжениями, что приводит к задержке
зарождения усталостной трещины в поверхност-
ном слое.

ВЫВОДЫ
Методами РСА и ПЭМ выявлено, что УЗО

бойком из твердого сплава (WC+Co) поверхности
образца сплава Ti–6Al–4V приводит к возникно-
вению в поверхностном слое образца упругих
макронапряжений сжатия, упругой микродефор-
мации кристаллической решетки α-фазы и обра-
зованию градиентной микроструктуры. На глу-
бине до 5 мкм возникает нанокристаллическая
структура α-, β-фаз и оксидов титана, на глубине
от 15 до 40 мкм от поверхности образца – субмик-
рокристаллическая структура α-фазы с частица-
ми TiO2 внутри зерен α-фазы. Изменения микро-
структуры поверхностного слоя обусловливают
увеличение микротвердости. Возникающие при
УЗО макронапряжения сжатия способствуют
увеличению усталостной долговечности. Хруп-
кий скол возникает только в поверхностном слое
глубиной до 40 мкм, тогда как в объеме образца
формируется вязкий ямочный излом с образова-
нием усталостных бороздок.

Работа выполнена в рамках государственного
задания ИФПМ СО РАН, тема номер FWRW-
2021-0010. Исследования выполнены с использо-
ванием оборудования ЦКП “Нанотех” ИФПМ
СО РАН.
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Ieffect of Ultrasonic Impact Treatment on the Microstructure and Fatigue Life 
of 3D-Printed Titanium Alloy Ti–6Al–4V
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Abstract—Using a hard alloy (Co–WC) striker, ultrasonic impact treatment (UTT) of Ti–6Al–4V alloy sam-
ples obtained by electron-beam wire additive technology was carried out. Using X-ray diffraction analysis and
transmission electron microscopy, it has been shown that UTT leads to the appearance of compressive mac-
rostresses in the surface layers of the sample, elastic microdeformation in the crystal lattice of the alpha-
phase, to the formation of a gradient structure from nanocrystalline at a depth of 5 μm to a submicrocrystal-
line structure of the alpha-phase at a depth from 15 to 40 microns.A nanocrystalline phase of titanium oxides is
formed in the grains of the alpha phase. UTT leads to an increase in microhardness and fatigue life. A fracto-
graphic analysis of specimen fractures after cyclic tension in the low-cycle fatigue regime has been carried out.

Keywords: titanium alloy, electron-beam wire additive technology, ultrasonic impact processing, X-ray diffraction
analysis, phase composition, microstructure, microhardness, fatigue life, fractographic analysis


