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На основе репличного обменного алгоритма метода Монте-Карло проведено исследование вли-
яния внешнего магнитного поля на фазовые переходы и термодинамические свойства двумерной 
антиферромагнитной модели Поттса с числом состояний спина q=4 на гексагональной решет-
ке. Исследования проведены в интервале значений внешнего магнитного поля 0.0 ≤ h ≤ 10.0. 
Магнитное поле измеряется в относительных единицах обменного взаимодействия ближайших 
соседей |J1|. Получены магнитные структуры основного состояния и проведен анализ характера 
фазовых переходов в рассмотренном интервале поля. Установлено, что в интервалах 0.0 ≤ h ≤ 3.0 
и 6.0 ≤ h ≤ 6.5 наблюдается фазовый переход первого рода. Показано, что при значениях внешне-
го магнитного поля h = 3.5 и 5.5 система является фрустрированной, а в интервалах магнитного 
поля 4.0 ≤ h ≤ 5.0 и 7.0 ≤ h ≤ 8.5 система находится вблизи режима фрустраций. Обнаружено, что 
сильные магнитные поля (h ≥ 9.0) подавляют фазовый переход в системе.

Ключевые слова: модель Поттса, метод Монте-Карло, фазовый переход, магнитное поле
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ВВЕДЕНИЕ
В настоящее время хорошо известно, что эф-

фекты фрустраций играют важную роль в маг-
нитных системах. Экспериментальные [1, 2], 
теоретические [3–5] и численные [5, 6] иссле-
дования позволили установить, что магнитные 
системы с фрустрациями во многом проявляют 
свойства, отличные от соответствующих неф-
рустрированных систем. Это отличие отража-
ется прежде всего в богатом разнообразии фаз 
и фазовых переходов (ФП), что обусловлено 
сильным вырождением и высокой чувствитель-
ностью фрустрированных систем к различно-
го рода возмущающим факторам [6–9]. К воз-
мущающим факторам можно отнести внешнее 
магнитное поле, спин-спиновые обменные вза-
имодействия, в том числе и следующих за бли-
жайшими соседями, немагнитные примеси, 
наведенную или структурную анизотропию, те-
пловые и квантовые флуктуации и др. Изуче-
ние влияния внешних возмущающих факторов 
на ФП и термодинамические свойства магнит-
ных спиновых систем является одной из прин-
ципиальных задач физики конденсированного 

состояния. Это обусловлено тем, что различ-
ные классы искусственных магнитных материа-
лов (сверхтонкие магнитные пленки, различные 
многослойные магнитные системы, нанопрово-
локи, системы магнитных наночастиц и нано-
кластеров и др.) демонстрируют широкий спектр 
необычных физических свойств при учете внеш-
них факторов [10–13]. Так, например, в нанос-
лоях магнитных металлов наведенная одноосная 
анизотропия может во много раз превышать ве-
личину магнитокристаллической анизотропии, 
а также приводить к образованию уникальных 
пространственно-неоднородных состояний и 
вызывать необычные ориентационные эффек-
ты. В ряде таких систем влияние наведенной 
анизотропии носит конкурирующий характер, 
что приводит к сложным процессам намагни-
чивания, особенно при отклонении магнитного 
поля от симметричных направлений [14–16].

Для изучения ФП, магнитных и термодина-
мических свойств в магнитных спиновых си-
стемах успешно используются спиновые реше-
точные модели, одной из них является модель 
Поттса [17]. Научный интерес обусловлен тем, 
что модель Поттса служит основой теоретиче-

mailto:sheikh77@mail.ru
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ского описания широкого круга физических 
свойств и магнитных явлений в физике конден-
сированных сред. К числу таких сред относят-
ся некоторые классы адсорбированных газов на 
графите, сложные анизотропные ферромагне-
тики кубической структуры, различные много-
слойные магнитные системы, спиновые стекла, 
многокомпонентные сплавы и жидкие смеси. 
На основе модели Поттса с различным числом 
состояний спина могут быть описаны структур-
ные ФП во многих материалах [18, 19]. В каче-
стве примера веществ, описываемых моделью 
Поттса и обладающих структурой гексагональ-
ной решетки, можно привести адсорбирован-
ные пленки: адсорбированные атомы водорода 
(2×2)–2H/Ni(111) на поверхности никеля Ni(111) 
размещаются в узлах гексагональной решетки 
[20]. В таких адсорбированных структурах ФП 
описываются классом универсальности двумер-
ных моделей Поттса с q = 4 [21].

Ферромагнитная модель Поттса к настояще-
му моменту времени достаточно хорошо изучена 
благодаря ее универсальности [21–28]. Для этой 
модели установлено, что в интервале величины 
взаимодействия вторых соседей 0.0 ≤ |J2/J1| ≤ 0.2 
наблюдается ФП второго рода, близкий к перво-
му роду, в интервале 0.7 ≤ |J2/J1| ≤ 1.0 наблюдается 
ФП первого рода, а в интервале 0.3 ≤ |J2/J1| ≤ 0.6  
наблюдается сильное вырождение основного 
состояния, и система становится фрустрирован-
ной [27]. Обнаружено, что при |J2/J1| = 1 внешнее 
магнитное поле приводит к смене ФП первого 
рода на ФП второго рода [24]. Для случая, когда 
|J2/J1| = 0.5 и данная модель является фрустриро-
ванной, показано, что внешнее магнитное поле 
подавляет фрустрации и в системе наблюдается 
ФП первого рода. Кроме того, было показано, 
что сильное магнитное поле снимает вырожде-
ние основного состояния и подавляет фазовый 
переход в системе [28].

В отличие от ферромагнитной модели, фи-
зические свойства антиферромагнитной моде-
ли Поттса сильно зависят от микроскопической 
структуры решетки. Отсутствие универсально-
сти, вероятно, является основной причиной то-
го, что наше понимание антиферромагнитной 
модели Поттса менее развито, чем понимание ее 
ферромагнитных аналогов.

В связи с этим нами в данной работе изуча-
ется влияние внешнего магнитного поля на ха-
рактер ФП, магнитные и термодинамические 
свойства двумерной четырехвершинной анти-
ферромагнитной модели Поттса на гексагональ-
ной решетке методом Монте-Карло (МК). При 
учете обменных взаимодействий ближайших и 
следующих за ближайшими соседей эта модель 
становится фрустрированной. Для модели Пот-

тса с фрустрациями существует совсем немного 
надежно установленных фактов. Работ, посвя-
щенных изучению влияния внешнего магнитно-
го поля на ФП, магнитные и термодинамические 
свойства антиферромагнитной четырехвершин-
ной модели Поттса, практически нет.

МОДЕЛЬ И МЕТОД ИССЛЕДОВАНИЯ
Гамильтониан модели Поттса с учетом взаимо-

действия первых и вторых соседей, а также внеш-
него магнитного поля имеет следующий вид:
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где J1 <0 и J2 <0 – параметры обменных анти-
ферромагнитных взаимодействий для ближай-
ших и следующих за ближайшими соседей, θi,j, 
θi,k – углы между взаимодействующими спинами 
Si – Sj и Si – Sk, h – величина магнитного поля в 
единицах |J1|. В данном исследовании рассматри-
вается случай, когда |J2/J1|=1. Такой выбор при-
водит систему в область конкурирующих обмен-
ных взаимодействий и позволяет обнаружить 
режим существования фрустраций.

Внешнее магнитное поле направлено вдоль 
одного из возможных четырех спиновых направ-
лений модели, его величину меняли в интервале 
0.0 ≤ h ≤ 10.0 с шагом 0.1.

Схематическое описание исследуемой моде-
ли представлено на рис. 1. Как видно из рисунка, 
каждый спин имеет три ближайших (сплошные 
жирные линии красного цвета) и шесть следую-
щих за ближайшими (пунктирные линии синего 
цвета) соседа. Спины, обозначенные кружками 
одного и того же цвета, имеют одинаковое на-
правление. На вставке к рисунку для каждого из 
четырех возможных направлений спина приве-
дено соответствующее цветовое представление. 

Направления спинов заданы таким образом, 
что выполняется равенство:
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Согласно условию (2), для двух спинов Si и 
Sj энергия парного обменного взаимодействия 
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Ei,j = – J1, если Si = Sj. В случае, когда Si ≠ Sj, энер-
гия Ei,j = J1/3.  Таким образом,  энергия  парного  
взаимодействия спинов равна одному значению 
при  их  одинаковом  направлении,  и  принимает  
другое значение при несовпадении направлений 
спинов. Для модели Поттса с q = 4 в трехмерном 
пространстве такое возможно только при такой 
ориентации  спинов,  как  показано  на  вставке  
рис. 1.

В последние годы такие системы успешно из-
учаются на основе метода МК [28–31]. Одним из 
наиболее  эффективных  для  исследования  спи-
новых систем с фрустрациями является реплич-
ный обменный алгоритм [32].

Репличный обменный алгоритм был исполь-
зован нами в следующем виде:

1.	Одновременно моделируются N реплик X1, 
X2,… XN с температурами T1, T2,… TN.

2. 	После  выполнения одного МК-шага/спин 
для  всех  реплик  производится  обмен  данными  
между парой соседних реплик Xi и Xi+1 в соответ-
ствии со схемой Метрополиса с вероятностью

w X Xi i( )
,

exp( ),
→ =

≤
− >






+1

1 0

0

при

при

D
D D

,

где D = − −( ) ⋅ −( )+ +U U T Ti i i i1 11 1/ / , Ui  и  Ui+1  –  
внутренние  энергии  реплик,  T  –  температура  
(здесь и далее температура дана в единицах |J1| /kB).

Для вывода системы в состояние термодина-
мического равновесия отсекали участок длиной 
τ0 = 4·105 шагов МК на спин, что в несколько раз 
больше  длины  неравновесного  участка.  Усред-

нение термодинамических параметров проводи-
ли  вдоль  марковской  цепи  длиной  до  τ  =  100τ0 
шагов МК на спин. Расчеты проводили для си-
стем с периодическими граничными условиями 
и линейными размерами L×L=N, L=12–60,  где  
L – линейный размер решетки, N – количество 
спинов в системе. Отметим, что выбранные зна-
чения L  в данной модели достаточны для полу-
чения  физически  верных  результатов  и  опти-
мальны.

РЕЗУЛЬТАТЫ МОДЕЛИРОВАНИЯ
Примеры  магнитных  структур  основного  

состояния  при  разных  значениях  магнитно-
го  поля  представлены  на  рис.  2.  Эти  структуры  
получены  путем  анализа  спиновых  конфигура-
ций  для  реплики  с  наименьшей  температурой  
(kBT/|J1|=0.01)  и  выбора  среди  них  конфигура-
ции с наименьшей энергией, достигнутой в ходе 
моделирования.  Количество  спиновых  конфи-
гураций  в  основном  состоянии  без  магнитного  
поля  составляет  примерно  exp(9.96782)  =  21329  
для системы с линейными размерами L  = 12. С 
увеличением  линейных  размеров  системы  чис-
ло  конфигураций  существенно  увеличивается.  
Если к системе приложить магнитное поле, вы-
рождение по спину будет снято и число конфи-
гураций уменьшится Для значений поля h ≥ 9.0 
остается  только  одна  конфигурация.  Анализ  
полученных  спиновых  конфигураций  основ-
ного  состояния  показывает,  что  они  имеют  од-
нотипное  упорядочение  для  данного  интервала  
величины поля, т. е. конфигурации эквивалент-
ны при одних и тех же параметрах модели. Здесь 
приведены только некоторые из возможных маг-
нитных структур основного состояния, соответ-
ствующие определенному интервалу магнитного 
поля. На рис. 2 спины, имеющие одинаковое на-
правление,  обозначены  кружками  одного  и  то-
го  же цвета.  Магнитное поле  направлено вдоль 
спина, обозначенного черным цветом.

Магнитные  структуры  данной  модели  в  от-
сутствие поля более подробно рассмотрены в ра-
боте [21], где было обнаружено частичное упоря-
дочение по шести спинам. Как видно на рис. 2а, 
спины  образуют  страйповую  структуру  по  ше-
сти  спинам.  Такой  тип  магнитного  упорядоче-
ния сохраняется в  интервале полей 0.0  ≤ h < 2.5 
(рис.  2а).  Это  обусловлено  тем,  что  магнитные  
моменты  в  антиферромагнетике  ощущают  на  
себе  воздействие  обменных  сил  значительно  
сильнее,  чем  влияние  наведенного  внешнего  
магнитного  поля.  Малой  величины  наведен-
ного  внешнего  магнитного  поля  недостаточ-
но  для  изменения  спиновой  конфигурации.  В  

J1

J2

Рис. 1.  Модель Поттса с числом состояний спина q  = 4 на 
гексагональной решетке. На вставке для каждого из четы-
рех возможных направлений спина приведено соответству-
ющее цветовое представление.
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0.0 ≤ h < 2.5

3.5 ≤ h < 5.5 

7.0 ≤ h < 9.0 

5.5 ≤ h < 7.0

h ≥ 9.0

2.5 ≤ h < 3.5 

 (а)  (б)

 (в)

 (д)  (е)

 (г)

Рис. 2. Примеры магнитных структур основного состояния.
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интервале полей 2.5 ≤ h  < 3.5 (рис.  2б) в систе-
ме  наблюдается  частичное  упорядочение  (спи-
ны черного цвета выстраиваются в полосы), а в 
интервале 3.5 ≤ h  < 5.5 (рис. 2в) магнитное поле 
нарушает  частичное  упорядочение.  В  интерва-
ле 5.5 ≤ h  < 7.0 (рис.  2г)  наблюдается магнитное 
состояние,  при  котором  спины  выстраиваются  
в  полосовую  структуру  (страйповое  упорядоче-
ние). В интервале 7.0 ≤ h  < 9.0 (рис. 2д) магнит-
ное поле меняет тип упорядочения. Это связано 
с увеличением числа спинов, ориентированных 
вдоль  внешнего  магнитного  поля.  Дальнейший  
рост поля h  ≥ 9.0 (рис.  2е)  приводит к упорядо-
чению всех спинов в системе вдоль направления 
внешнего  магнитного  поля.  Анализ  получен-
ных магнитных структур показывает, что внеш-
нее магнитное поле приводит к изменению типа 
магнитного упорядочения.

Намагниченность  системы  вычисляли  по  
формуле:

	 m
N

Si
i

N

=
=
∑1

1

, 	(3)

где Si  –  трехкомпонентный  единичный  вектор  
Si =(Si

x, Si
y, Si

z).
На  рис.  3  представлены  графики  зависимо-

сти намагниченности m от температуры для раз-
ных  значений  магнитного  поля.  В  отсутствие  
поля,  в  связи с  тем,  что спины подрешеток на-
правлены  антипараллельно  другу,  намагничен-
ность  системы  в  низкотемпературной  области  
близка  к  нулю.  При этом нулевое  значение  на-
магниченности  сохраняется  в  интервале  полей  
0.0 ≤ h < 2.5.

При  увеличении  магнитного  поля  намагни-
ченность в низкотемпературной области увели-
чивается.  Это  объясняется  тем,  что  магнитное  
поле  выстраивает  спины  вдоль  своего  направ-
ления и  в  системе возникает  только частичный 
порядок.  С  ростом  величины  магнитного  поля  
увеличивается  число  спинов,  которые  выстра-
иваются  вдоль  направления  внешнего  магнит-
ного  поля  и  намагниченность  в  низкотемпе-
ратурной  области  растет.  При  значениях  поля   
h = 10.0 в низкотемпературной области намагни-
ченность m = 1.0. Это свидетельствует о том, что 
все спины в системе выстроились вдоль направ-
ления внешнего магнитного поля и система ста-
новится полностью упорядоченной.

Для наблюдения за температурным ходом по-
ведения теплоемкости С нами использовали вы-
ражение [33]:

	 C NK U U= −( )( ) ,2 2 2 	(4)

где K J k T= 1 / B , U – внутренняя энергия.

Температурные  зависимости  теплоемко-
сти С  для  различных  значений  магнитного  по-
ля для системы с линейными размерами L  = 48 
представлены  на  рис.  4.  Из  рисунка  видно,  что  
в интервалах 0.0 ≤ h ≤ 3.0 и 6.0 ≤ h ≤ 6.5 вблизи 
критической  области  наблюдаются  хорошо  вы-
раженные максимумы теплоемкости. 

Для каждого из значений поля максимум те-
плоемкости  соответствует  смене  одного  типа  
упорядочения  на  другой.  Дальнейшее  повыше-
ние температуры (при достаточно больших тем-
пературах)  приводит  к  полному  разрушению  
упорядочения,  система  становится  парамаг-
нитной и намагниченность становится близкой 
нулю. Однако данный переход в парамагнитное 
состояние  из-за  наличия  магнитного  поля  ста-
новится  размытым,  резкого  скачка  теплоемко-
сти не происходит.

Отметим, что при 0.0 ≤ h ≤ 3.0 максимумы те-
плоемкости смещаются в сторону низких темпе-
ратур, а в интервале 6.0 ≤ h ≤ 6.5 – в сторону вы-

kB и J1

kB и J1

Рис. 3. Температурные зависимости намагниченности m.
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соких температур. Сильная конкуренция между 
обменными  взаимодействиями  и  наведенным  
магнитным полем приводит к сильным флукту-
ациям,  что  сопровождается  изменением  темпе-
ратуры максимума теплоемкости. Для значений 
магнитного поля h = 3.5 и 5.5 на температурной 
зависимости  теплоемкости  наблюдаются  купо-
лообразные  максимумы.  В  интервалах  магнит-
ного поля 4.0 ≤ h  ≤ 5.0 и 7.0 ≤  h  ≤ 8.5 темпера-
турная зависимость теплоемкости имеет особую 
структуру – резкий пик на фоне куполообразно-
го максимума, т. е. наблюдается так называемое 
расщепление теплоемкости.  Такую картину на-
блюдали для фрустрированных спиновых систем 
[34].  Аналогичное поведение теплоемкости бы-
ло обнаружено в модели Изинга с фрустрациями 
на  декорированных  решетках  [35,  36].  Можно  
предположить,  что такое поведение теплоемко-
сти связано с изменением структуры магнитного 

упорядочения и появлением частично упорядо-
ченного магнитного состояния.

Анализ  полученных  в  данной  работе  дан-
ных позволяет предположить, что при значени-
ях магнитного поля h = 3.5 и 5.5 система стано-
вится  фрустрированной  (находится  в  режиме  
фрустраций),  а  в  интервалах  магнитного  по-
ля 4.0 ≤ h  ≤ 5.0  и 7.0  ≤ h  ≤ 8.5  система находит-
ся  вблизи  режима  фрустраций.  В  сильных  маг-
нитных  полях  отсутствуют  ярко  выраженные  
максимумы  теплоемкости.  Такое  поведение  те-
плоемкости свидетельствует  о  том,  что сильное 
магнитное поле приводит к подавлению ФП.

На  рис.  5  приведен  график  зависимости  на-
магниченности m от магнитного поля h в низко-
температурной области, где мы наблюдаем сту-
пенчатую зависимость намагниченности.

Для изучения рода ФП нами использован ги-
стограммный метод анализа данных метода МК 

kB и J1

C
/k

B
 

C
/k

B
 

C
/k

B
 

C
/k
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kB T/| J1| kB и J1

kB и J1

kB и J1

Рис. 4. Температурные зависимости теплоемкости C.
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[37,  38].  Этот  метод  позволяет  надежно опреде-
лить род ФП. Методика подробно описана в ра-
боте [39]. Полученные на основе гистограммно-
го анализа данных результаты показывают, что в 
интервалах  поля  0.0  ≤  h  ≤  3.0  и  6.0  ≤  h  ≤  6.5  в  
данной  модели  наблюдается  ФП  первого  рода.  
Это  продемонстрированно  на  рис.  6,  где  пред-
ставлены  гистограммы  распределения  энергии  
для системы с линейными размерами L = 60 для 
значений h = 2.0 и h = 6.0. Графики построены 
при различных температурах близких к критиче-
ской температуре. 

Из  рис.  6  видно,  что  зависимость  вероятно-
сти P(E)  от  энергии E  демонстрирует  два  хоро-
шо  выраженных  максимума,  которые  свиде-
тельствует  в  пользу  ФП  первого  рода.  Наличие  
двойного  пика  на  гистограммах  распределения  
энергии  является  достаточным  условием  для  

ФП  первого  рода.  Аналогичное  поведение  на-
блюдается для всех значений поля в интервалах  
0.0 ≤ h ≤ 3.0 и 6.0 ≤ h ≤ 6.5. Таким образом, резуль-
таты  данной  работы  показывают,  что  внешнее  
магнитное  поле  не  приводит  к  смене  рода  ФП, 
но приводит к возникновению фрустраций в ис-
следуемой модели. В аналогичной ферромагнит-
ной  модели  было  обнаружено,  что  приложение  
слабого  внешнего  магнитного  поля  приводит  к  
смене ФП первого рода на ФП второго рода [24]. 
В отсутствие поля в данной модели наблюдается 
упорядочение по шести спинам решетки. Такой 
тип упорядочения сохраняется в интервале поля 
0.0 ≤ h ≤ 2.5.

С  увеличением  внешнего  магнитного  поля,  
спины  выстраиваются  вдоль  его  направления,  
что приводит к изменению типа упорядочения.

В  зависимости  от  величины  внешнего  маг-
нитного  поля  в  данной  модели  наблюдаются  
шесть  различных  типов  упорядочения.  Этим  
объясняется образование шести плато намагни-
ченности. Каждому плато соответствует опреде-
ленный тип упорядочения (см. рис. 2). При зна-
чении поля h ≥ 9.0 вдоль направления внешнего 
магнитного  поля  выстраиваются  все  спины,  и  
система выходит на плато насыщения. Для срав-
нения,  в  аналогичной  ферромагнитной  модели  
были обнаружены только три плато в зависимо-
сти  намагниченности  от  магнитного  поля  [24].  
Это говорит о том, что антиферромагнитная мо-
дель Поттса отличается большим разнообразием 
типов магнитного упорядочения.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Исследование  влияния  магнитного  поля  на  

фазовые  переходы,  магнитные  и  термодинами-

Рис. 5. Зависимость намагниченности m от магнитного по-
ля h при температуре kBT/|J1|=0.01.

P(
E)

P(
E)

Рис. 6. Гистограммы распределения энергии для различных h.
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ческие свойства двумерной антиферромагнит-
ной модели Поттса с числом состояний спина 
q = 4 на гексагональной решетке выполнено с 
использованием репличного обменного алго-
ритма метода Монте-Карло. 

Получены магнитные структуры основного 
состояния в широком интервале значений маг-
нитного поля. Показано, что в зависимости от 
величины внешнего магнитного поля в данной 
модели наблюдаются шесть различных типов 
упорядочения. Это подтверждается наличием 
шести плато на зависимости намагниченности 
от величины магнитного поля. 

На основе гистограммного метода проведен 
анализ характера фазовых переходов. Обнаруже-
но, что интервалах магнитного поля 0.0 ≤ h ≤ 3.0 
и 6.0 ≤ h ≤ 6.5 реализуется фазовый переход пер-
вого рода. При значениях внешнего магнитного 
поля h = 3.5 и 5.5 система является фрустриро-
ванной, а в интервалах магнитного поля 4.0 ≤ h ≤  
≤ 5.0 и 7.0 ≤ h ≤ 8.5 система находится вблизи 
режима фрустраций. Показано, что при h ≥ 9.0 
магнитное поле подавляет фазовый переход в 
системе.

Авторы данной работы заявляют, что у них 
нет конфликта интересов. 
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Based on the replica exchange algorithm of the Monte Carlo method, the influence of an external magnetic 
field on phase transitions and thermodynamic properties of the two-dimensional antiferromagnetic Potts 
model with the number of spin states q = 4 on a hexagonal lattice was studied. The studies were conducted 
in the range of external magnetic field values of 0.0 ≤ h ≤ 10.0. The magnetic field is measured in relative 
units of exchange interaction between nearest neighbors |J1|. The magnetic structures of the ground state 
were obtained, and the nature of phase transitions in the considered field range was analyzed. It has been 
established that in the intervals 0.0 ≤ h ≤ 3.0 and 6.0 ≤ h ≤ 6.5 a first-order phase transition is observed. 
It is shown that at the external magnetic field values h = 3.5 and 5.5, the system is frustrated, and in the 
magnetic field intervals 4.0 ≤ h ≤ 5.0 and 7.0 ≤ h ≤ 8.5, the system approaches the frustration regime. It was 
found that strong magnetic fields (h ≥ 9.0) suppress the phase transition in the system.
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1. ВВЕДЕНИЕ
Нержавеющие аустенитные стали исполь-

зуются в качестве конструкционных и функ-
циональных сплавов в важных отраслях 
машиностроения. В частности, в атомной про-
мышленности они применяются в конструкциях 
тепловыделяющих сборок, функционирующих в 
активной зоне атомных реакторов при высоких 
температурах [1]. В связи с этим изучению раз-
нообразных, в том числе электрофизических, 
свойств аустенитных нержавеющих сталей при 
высоких температурах посвящен ряд работ. Тем-
пературная зависимость электросопротивления 
аустенитных сталей в диапазоне нескольких со-
тен градусов исследована в работах [2–5], по-
священных материаловедению термоядерных 
реакторов. Данные по удельному электросопро-
тивлению аустенитных сталей при тысячегра-
дусных температурах приведены в справочниках 
[6] и в современной литературе [7]. 

В процитированных работах эксперимен-
тальные данные по удельному электросопро-

тивлению стали 12Х18Н10Т (далее 18/10Т) 
представляются явными функциями только тем-
пературы. Зависимость электросопротивления 
от объема в этих функциях содержится неявно. 
Однако в научной литературе имеются работы, 
где предлагаются определяющие полуэмпириче-
ские соотношения для объемно-температурной 
зависимости удельного электросопротивления 
металлов в виде явной функции двух перемен-
ных – температуры и объема. Так, например, 
в работах [8, 9] предложены определяющие со-
отношения, для учета объемно-температурной 
зависимости удельного электросопротивления 
железа в условиях высоких температур и давле-
ний (уменьшений объема). 

Публикации, в которых предпринимали бы 
попытки выявить объемно-температурную за-
висимость электросопротивления стали 18/10Т, 
в доступной литературе не обнаружены. Вместе 
с этим представляется, что такие исследования 
целесообразны как с прикладной, так и с фун-
даментальной точек зрения. Прикладная це-
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лесообразность  связана  с  рисками  аварийного  
воздействия, которое сопровождается как разо-
гревом,  так  и  сжатием-растяжениям  конструк-
ций,  содержащих  сталь  18/10Т.  С  физической  
точки зрения сведения об объемно-температур-
ной  зависимости  электро-  и  теплофизических  
свойств  этой  стали  важны  в  задачах  моделиро-
вания тепловых процессов при импульсных на-
грузках,  например,  импульсном  лазерном  воз-
действии [10].

В этом контексте цель данной работы заклю-
чалась  в  экспериментально-расчетной  рекон-
струкции  объемно-температурной  зависимости  
удельного электросопротивления стали 18/10Т в 

протяженной области высоких давлений и тем-
ператур. В работе использована техника и мето-
дические  приемы  [9]  измерения  электросопро-
тивления  сжатых  и  разогретых  металлических  
образцов  в  условиях  ступенчато-циклического  
ударного сжатия. 

2. ГЕНЕРАТОР СТУПЕНЧАТО-
ЦИКЛИЧЕСКОГО УДАРНОГО СЖАТИЯ 
В  экспериментах  использовали  генератор,  

схема  которого  приведена  на  рис.  1а.  Плоский  
металлический  ударник  1  соударяется  со  сло-
истой мишенью 2–4,  состоящей из  двух  “жест-

Рис. 1. Генератор ступенчатого ударного нагружения (а) и схематический профиль (за-
висимость  от  времени)  давления  в  исследуемом  образце  при  измерении  его  электро-
сопротивления (б). (а): 1  – дискообразный стальной (сталь 18/10Т) ударник толщиной 
3.50(5) мм, разогнанный взрывным устройством до скорости W0=2.6(1) км/с; 2 – сталь-
ная  (сталь  18/10Т)  пластина  толщиной  H01=3.85(5)  мм; 3  –  изолирующий  материал  
(тефлоновые пленки, склеенные вакуумной смазкой) толщиной 2.40(1) мм; 4  – сталь-
ная (сталь 18/10Т) пластина толщиной 1.85 мм;  5  – исследуемый образец стали 18/10Т 
толщиной h0=0.55(5) мм; 6 – чувствительный элемент манганинового датчика давления 
толщиной 0.055(5) мм (5 и 6 изготовлены в виде ленты шириной q≈1.0 мм и расположены 
в одной плоскости); (б): t0 – момент входа первой ударной волны в исследуемый образец, 
остальные обозначения пояснены в тексте.
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ких” пластин 2 и 4 и зажатого между ними “мяг-
кого” слоя-изолятора (тефлона) 3. Исследуемый 
лентообразный стальной образец 5 и ленто-
образный манганиновый датчик 6 располагают-
ся в середине слоя 3. 

После соударения в пластине 2 формируется 
однократный ударно-волновой импульс, фронт 
которого в слое 3 приобретает ступенчатую фор-
му в виде увеличения давления P0, P1, P2 (рис. 1б). 
Эта трансформация обусловливается ревербера-
цией волны сжатия в “мягком” тефлоне 3 между 
двумя “жесткими” стальными пластинами 2 и 4. 
Поочередный приход каждой ступени P0, P1, P2 на 
датчики 5 и 6 также стимулирует в них ревербе-
рации затухающих волн сжатия и разгрузки. Этот 
процесс иллюстрируется в виде высокочастотной 
циклической составляющей давления на фронтах 
ступеней P0, P1, P2 на рис. 1б. Фаза ступенчатого 
ударного сжатия заканчивается достижением в 
момент tmax максимального давления Pmax. Затем 
до момента tr происходит плавное уменьшение 
давления до близких к нулевому значению Pr, об-
условленному приходом волн разгрузки со сво-
бодной поверхности пластины 4. 

Отметим, что полупериод циклической со-
ставляющей τ0 на фронтах ступеней P0, P1, P2 со-
ставляет величину порядка τ0~h0/C0, где h0 – тол-
щина датчика, C0 – скорость звука в материале 
датчика, что при типичных для металла значени-
ях h0~≈0.05мм и C0 ≈5 мм/мкс дает τ≈0.01мкс. 

Соотношение диаметра плоского участка 
ударников, толщин пластин и размеров образ-
цов подбирается так, чтобы обеспечить одноо-
сное напряженное состояние образца в течение 
полезного времени регистрации электросопро-
тивления образцов. Максимальные значения 
давления Pmax и температуры Tmax в стальном об-
разце, полученные расчетным путем, составили 
Pmax=65(1) ГПа и Tmax=950(10) К.

Таким образом, рассмотренный генератор 
ступенчатого ударного сжатия стимулирует в 
исследуемом образце 5 специфический режим 
нагружения, состоящий из ступенчато-цикли-
ческой фазы сжатия до давлений Pmax и после-
дующей фазы плавного уменьшения давления. 
Номиналы используемой в данной работе экс-
периментальной сборки указаны в подписи к 
рис.  1а. В качестве погрешностей номиналов 
указаны максимальные отклонения в четырех 
идентичных экспериментах.

Применительно к стали 18/10Т взято определя-
ющее соотношение для удельного электросопро-
тивления металла ρ=ρ(T,V) в виде явной функции 
и температуры T и объема V из работы [9]:

	 r r
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Здесь ρ0 – удельное электросопротивление 
при нулевом давлении, комнатной температуре 
T0 и удельном объеме V0. Параметр α характери-
зует температурную зависимость электросопро-
тивления конкретного металла. Параметры α и 
n предназначены соответственно для индивиду-
альной характеристики температурной и объем-
ной зависимости удельного электросопротивле-
ния металла. Константы υ0 и V0 одновременно 
являются параметрами, задающими объемную 
зависимость характеристической температуры 
металла (см. формулы (4) и (5) Приложения).

Для стали 18/10Т значения υ0=15.785 см3/моль 
и V0=6.85 см3/моль взяты из работы [11]. Изме-
ренное значение ρ0 для стали 18/10Т составило 
71.5(3)  мкОм×см. Оставшиеся два определяю-
щих параметра α и n являются подгоночными. 
Согласно [9] их значения могут быть определе-
ны на основе измерений электросопротивления 
ударно-сжатых образцов металла и математи-
ческого моделирования эксперимента, опира-
ющегося на уравнения состояния исследуемого 
металла. Следующие разделы статьи содержат 
экспериментальные результаты и результаты мо-
делирования электрофизических свойств стали 
18/10Т.

3. ИЗМЕРЕНИЕ 
ЭЛЕКТРОСОПРОТИВЛЕНИЯ 
УДАРНОСЖАТЫХ ОБРАЗЦОВ  

СТАЛИ 18/10Т
С использованием генератора (рис. 1а) вы-

полнена серия одинаковых взрывных экспери-
ментов с образцами стали 18/10Т. Ленточные 
стальные образцы 5 изготавливали из предвари-
тельно отожженной фольги толщиной 60 мкм. 
Фольгу выдерживали в течение часа при темпе-
ратуре 1050°С в вакууме и затем плавно охлаж-
дали до нормальной температуры, что в целом 
обеспечивало образование аустенитной струк-
туры без феррита. Как отмечено выше, измерен-
ное значение удельного электросопротивления 
материала исследуемых образцов стали 18/10Т 
составило ρ0=71.5(3) мкОм×см.

Измерения электросопротивлений образ-
ца 5 и манганинового датчика 6 проведены с 
использованием мостов Уитстона, включенных 
последовательно в цепи многоканального им-
пульсного источника тока 3А. В ударно-вол-
новых экспериментах электрический сигнал в 
виде изменения электрического напряжения 
DU(t) возникал при разбалансировке моста за 
счет изменения омического сопротивления чув-
ствительных элементов. Профили DU(t) изме-
ряли высокочастотным осциллографом Tektro-
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nix DPO4104B. Первичные сигналы напряжения 
DU(t)  преобразовывали  в  изменение  электросо-
противления DR(t) и в конечном счете в профили 
(зависимости  от  времени  t)  электросопротивле-
ния R(t)=R0+DR(t), где R0 – начальное сопротив-
ление  образцов.  На  рис.  2а  представлен  экспе-
риментальный  профиль  1  сопротивления  R(t) 
стального образца. Этот профиль является совпа-
дающим в пределах 3% с профилями, полученны-
ми в четырех идентичных экспериментах.

Профили R(t) манганинового датчика преоб-
разовывали  в  профили  давления  P(t)  с  исполь-
зованием  калибровочного  зависимости  P=P(R) 
из [14]. На рис. 2б цифрой 1 обозначен результат 
преобразования R(t)  манганина в профиль дав-
ления. 

Как  отмечено  выше,  манганиновый  датчик  
имеет  такую  же  толщину  и  располагается  в  од-
ной и той же плоскости, что и образец. Поэтому 
его электросопротивление изменяется синхрон-

но с  изменением электросопротивления образ-
ца, а первичный сигнал манганинового датчика, 
будучи  пересчитанным  в  давление,  может  слу-
жить  достоверной  оценкой  амплитуд  ступеней  
ударного сжатия и разгрузки в стальном образце. 
Что же касается давления и температуры в сталь-
ном  образце,  то  в  дальнейшем  эти  параметры  
рассчитывали  в  рамках  гидрокода  (см.  следую-
щий  раздел  статьи),  использующего  авторские  
уравнения состояния. Максимальная расчетная 
температура  образца  составила  Tmax=950(10)  К. 
Рассчитанный  профиль  P(t)  стального  образ-
ца показан графиком 2 на рис. 2б. Отметим, что 
расчетный профиль 2 содержит все особенности 
схематического профиля давления рис. 1б.

Наряду  с  профилями  давления  и  сопротив-
ления R(t)  в  гидрокоде  рассчитывали  профили  
температуры T(t) и удельного объема V(t) стали. 
Исключение  времени из  этих  профилей позво-
ляло реконструировать пространственную кри-

Рис. 2.  Экспериментальные и модельные профили электросопротивления и давления. (а): 1  – экспериментальный про-
филь  электросопротивления  R=R(t)  исследуемого  образца  стали  18/10Т;  2  –  модельный  профиль  Rm=Rm(t)  в  стальном  
образце для сжатия; 3 – модельный профиль Rm=Rm(t) в стальном образце для разгрузки. (б): 1 – профиль давления, полу-
ченный в результате обработки показаний манганинового датчика; 2 – модельный профиль давления в стальном образце 
(смысл обозначений t0, tmax, tr, P0, Pmax, Pr тот же, что и на рис. 1б). (в): 1 – фазовая траектория образца R0–Rmax в координатах 
температура T, сжатие V0 /V, электросопротивление R, стрелками указана последовательность состояний во времени; 2 – 
поверхность (2).
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вую R=R(T,V) – так называемую фазовую траек-
торию в координатах {R,T,V}, которая показана 
точками 1 на рис. 2в.

Таким образом, в результате ударно-волно-
вых экспериментов измерено электросопротив-
ление образцов стали 18/10Т во время ступенча-
то-циклического ударного сжатия до давлений 
Pmax=65(1) ГПа и температур Tmax=950(10) К. 

4. РЕКОНСТРУКЦИЯ ОБЪЕМНО-
ТЕМПЕРАТУРНОЙ ЗАВИСИМОСТИ 

ЭЛЕКТРОСОПРОТИВЛЕНИЯ  
СТАЛИ 18/10Т 

Моделирование термодинамического состоя-
ния и электрических свойств стальных образцов 
в проведенных экспериментах выполняли в про-
грамме СТАГ для ЭВМ [12]. Эта программа по-
зволяет рассчитывать волновые взаимодействия 
в пластинчатой сборке рис. 1а и термодинамиче-
ские состояния для каждой пластины при ее од-
номерном ударном нагружении. Поскольку ши-
рина q≈1  мм используемого стального образца 
на порядок больше его толщины h0≈0.05 мм, то 
в одномерном гидрокоде образец представляли 
пластиной с начальной толщиной h0. 

В программе СТАГ задается скорость, мате-
риал и толщина ударника, а также параметры 
уравнений состояния материалов и толщины ка-
ждой пластины. Для стали 18/10Т использовали 
представленное в Приложении в виде формулы 
(4) и поясняющих соотношений (5)–(8).

Выходными данными программы являются 
модельные профили давления P=P(t), темпера-
туры T=T(t) и объема V=V(t) для серединной ча-
стицы образца. Здесь же с использованием про-
филей температуры и объема рассчитывается и 
модельный профиль электросопротивления об-
разца Rm=Rm(t) как
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или с учетом (1)
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где начальное сопротивление образца R0 измере-
но перед экспериментом. Последний сомножи-
тель в (3) учитывает изменение толщины образ-
ца при одномерном сжатии. 

Соотношение (3) было использовано для 
реконструкции объемно-температурной зави-
симости электросопротивления стали 18/10Т 

путем нахождения параметров α и n, исходя из 
условия наилучшего совпадения модельного 
профиля Rm=Rm(t) (3) и экспериментального 
профиля R=R(t). Определенные этим способом 
комплект параметров α и n из (1) оказались сле-
дующими: α=0.34(1), n=0.95(10). Соответству-
ющий модельный профиль Rm=Rm(t) показан 
графиком 2 на рис. 2а. Как видно, при сжатии в 
интервале времен t0<t<tmax экспериментальный 1 
и модельный 2 профили удовлетворительно со-
гласуются между собой. 

Однако в разгрузке при tmax<t<tr модельный 
профиль 1 прогнозирует заниженную величину 
электросопротивления по сравнению с экспери-
ментом 2. Этот факт требует для разгрузки иные 
значения параметров ρ0, α, n. Для их нахожде-
ния было также использовано соотношение (3) 
с тем отличием, что заранее заданным полагали 
значение α=0.34, а подгоночными считали па-
раметры ρ0=ρ0h и nh. Как и выше, эти параметры 
определяли из условия наилучшего совпадения 
модельного профиля Rm=Rm(t) (3) и экспери-
ментального профиля R=R(t) при tmax<t<tr. На 
рис. 2а графиком 3 показан модельный профиль 
электросопротивления (3) с оптимальными па-
раметрами для разгрузки: ρ0h=80.7  мкОм×см, 
α=0.34(1), nh=1.25(1). Как видно, здесь при раз-
грузке в интервале времен tmax<t<tr эксперимен-
тальный 1 и модельный 3 профили R(t) удовлет-
ворительно согласуются между собой. 

Найденные значения параметров α и n зада-
ют определенный характер изменения удельно-
го электросопротивления (1). Действительно, 
при данном значении α первый сомножитель в 
(1) является возрастающей функцией темпера-
туры. В то же время найденное значение n за-
дает убывающую функцию сжатия в виде про-
изведения двух последних сомножителей (1). 
Таким образом, величина удельного электросо-
противления аустенитной нержавеющей стали 
при высоких давлениях и температурах опре-
деляется двумя конкурирующими факторами – 
сжатием и температурой. Сжатие приводит к 
уменьшению удельного электросопротивления, 
в то время как разогрев – к его росту. Для обоих 
факторов найдены полуэмпирические законо-
мерности, позволяющие прогнозировать сум-
марный эффект.

Количественные характеристики найденных 
закономерностей при сжатии представлены на 
рис. 3 в виде графика (поверхности 1) соотноше-
ния (1) с комплектом определяющих параметров 
ρ0=71.5  мкОм×см, α=0.34(1), n=0.95(10). Для 
удобства обсуждения поверхность 1 представле-
на в координатах температура T – обратный от-
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носительный объем V0/V – относительное удель-
ное электросопротивление r/r0.

5. ОБСУЖДЕНИЕ РЕЗУЛЬТАТОВ
Отметим, что прототипом используемого со-

отношения  (1)  является  модель  объемно-тем-
пературной  зависимости  удельного  электросо-
противления  металла  ρ=ρ(T, V)  из  работы  [8].  
Поэтому физический смысл параметров ρ0,  α  и  
n в формуле (1) аналогичен таковым из [8] и за-
ключается в следующем. Параметр α определяет 
температурную зависимость ρ. Значение α=1 со-
ответствует  высокотемпературному  соотноше-

нию Блоха–Грюнайзена. Величина параметра n 
отражает объемную зависимость ρ и характери-
зует  механизмы  рассеяния  электронов  в  метал-
лах.  Согласно  [8]  n=2  соотносится  с  газом  сво-
бодных  электронов,  значение  n=3  характерно  
для  s-d-рассеяния,  для  описания  электрон-фо-
нонного рассеяния ожидается n=5. 

В работе  [8]  отмечено,  что  модель  позволяет  
сделать  обоснованные  предположения  о  меха-
низме проводимости металла. В этой логике об-
судим индивидуальные величины α, n для стали 
18/10Т и α-железа, которые приведены в табл. 1. 

Как видно, величины α стали и железа по-раз-
ному  отклоняются  от  линейной  температурной  
зависимости,  соответствующей  значению  α=1.  
Если для железа, где α>1 (и следовательно, Tα–
T>0),  ожидается  положительное  отклонение  
температурной  зависимости  электросопротив-
ления ρ=ρ(T) от случая α=1, то для стали с α<1 
ожидается Tα–T<0, то есть отрицательное откло-
нение ρ=ρ(T).

Соотношение  (1)  в  сочетании  с  уравнением  
состояния в форме (4) (см. Приложение) позво-
ляют  детально  проиллюстрировать  этот  вывод  
и  дополнительно  рассмотреть,  например,  вли-
яние  давления  на  температурную  зависимость  
электросопротивления металла. Действительно, 
поскольку соотношение (1)  и  уравнения состо-
яния представляют собой гладкие непрерывные 
функции,  то  оказывается  возможным  сравни-
тельно легко выполнять прогностические расче-
ты  электро-  и  теплофизических  свойств  иссле-
дуемых металлов и сравнить модельные расчеты 
с  экспериментом.  Так,  на  рис.  3  представлены  
поверхности (1) для 18/10Т и ε-железа в коорди-
натах температура T – обратный относительный 
объем  V0 /V  – относительное удельное электро-
сопротивление ρ/ρ0. Частные производные этих 
поверхностей в сочетании с уравнениями состо-
яния  позволяют  вычислять,  например,  изоба-
ры температурных зависимостей электросопро-
тивления ρP=ρ(T)P  или изобары температурных 
зависимостей  температурного  коэффициента  
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при различном постоянном давлении P.
Наконец,  остановимся  на  четырехкратном  

различии показателя степени температурной за-

Таблица 1.  Определяющие параметры объемно-температурной зависимости (1) удельного электросопротивле-
ния стали 12Х18Н10Т (18/10Т) и α-железа

Металл α n r0, мкОм×см V0, см3/моль υ0, см3/моль
18/10Т 0.34(1) 0.95(10) 71.5 6.85 15.785

α-Fe [15] 1.30(1) 1.77(2) 14.4 7.093 21.092

Рис.  3.  Объемно-температурная  зависимость  удельного  
электросопротивления  в  координатах  ρ  –  температура 
T – сжатие (V0/V). 1  – сталь 18/10Т,  2  – поверхность (1)  с  
параметрами для e-Fe из [9]. Параллельные кривые на по-
верхностях представляют собой изотермы и изохоры удель-
ного электросопротивления.
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висимости a в стали и в чистом железе. Вообще 
говоря,  существенное  уменьшение  величины  a 
в  металлах  говорит  об  изменении  механизмов,  
определяющих  электропроводность.  Однако  
представляется,  что  полноценное  сопоставле-
ние a,  принадлежащего  чистому  ОЦК-железу  
и  высоколегированному  ГЦК-сплаву,  каковым  
является сталь 12Х18Н10Т, затруднительно. Вме-
сте  с  этим  возможно,  что  существенное  умень-
шение a  в  сталях  является  тенденцией,  обу-
словленной  увеличением  степени  легирования  
сплава. В рамках методических приемов данной 
статьи  это  предположение  может  быть  экспе-
риментально проверено на сплаве с различным 
содержанием  единственного  легирующего  эле-
мента, например, на кремнистом железе. Значи-
тельное  уменьшение  величины  a  в  этом  случае  
будет свидетельствовать в пользу существенного 
вклада  примесного  рассеяния  электронов  про-
водимости на атомах легирующего элемента.

Отметим, что значения переменной (V0/V)<1 
ориентировочно  соответствуют  уменьшенным  
по сравнению с V0 объемам, т. е. сжатию под дей-
ствием  положительных  давлений,  а  значения  
(V0/V)>1 соответствуют увеличенным объема, то 
есть  растяжению под действием отрицательных 
давлений и высоких температур. 

Рассчитанные  высокотемпературные  изоба-
ры ρP и ηP приведены на рис. 4. На рис. 4а видно, 
что модельная атмосферная изобара 1 качествен-
но и количественно совпадает с экспериментом 
2  из [6].  Т. е.  оказывается, что обсуждаемая мо-
дель адекватна не только для динамических ус-
ловий,  заведомо  сопровождающихся  наклепом,  
но и в статических условиях нагрева без дефор-
мации. Этот вывод позволяет предположить, что 
вклад  дефектообразования  в  изменение  элек-
тросопротивления стали при динамическом на-
гружении незначителен. 

На рис. 4а показаны расчетные высокотемпе-
ратурные изобары 3,  4,  5,  6  удельного  электро-

Рис. 4. Зависимость удельного электросопротивления ρ=ρ(T,P) (а) и ТКЭС η=η(T,P) 
(б) стали 12Х18Н10Т от температуры и давления. а: 1 – модельная атмосферная изо-
бара удельного электросопротивления; 2 – справочная атмосферная изобара удель-
ного электросопротивления из [6]; 3 – расчетная изобара ρ при давлении P=+1 ГПа; 
4 – расчетная изобара ρ при давлении P= –1 ГПа; 5 –расчетная изобара ρ при дав-
лении P=+5 ГПа; 6 – расчетная изобара ρ при давлении P=–5 ГПа; б: 1 – изобара η 
при давлении P=+5 Гпа; 2 – изобара η при давлении P= –5 ГПа.
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сопротивления при давлениях соответственно 
1 ГПа, –1 ГПа, 5 ГПа, –5 ГПа. Как видно, сжа-
тие приводит к уменьшению, а растяжение – к 
увеличению электросопротивления. Видно так-
же, что различия удельного электросопротив-
ления стали 18/10Т при растяжении и сжатии 
в диапазоне от –1 ГПа до +1 ГПа находятся на 
уровне ≈±1% при температурах 300–950 К. В ди-
апазоне от –5 ГПа до +5 ГПа изменения удель-
ного электросопротивления достигают ≈±10% 
при температуре 950  К. 

На рис. 4б представлено влияние давления на 
температурную зависимость ТКЭС стали 18/10Т. 
Как видно, здесь сжатие также приводит к по-
нижению величины η. Эффект увеличивается с 
температурой и на уровне 950 К различия ТКЭС 
оказывается на уровне 9% при изменении давле-
ния от –5 ГПа до +5 ГПа.

Обсудим величину коэффициента n из (1) для 
стали 18/10Т. Как отмечено в табл. 1, эта величи-
на почти вдвое меньше соответствующего значе-
ния для железа и находится на уровне единицы. 
Возможно, что уменьшение параметра a или n 
является тенденцией при переходе от чистых ме-
таллов к сплавам.

Обсудим возможную причину различия мо-
дельных профилей электросопротивления стали 
для сжатия и разгрузки в ударно-волновых экс-
периментах. Известно, что понижение темпера-
туры ударного сжатия стали 18/10Т стимулирует 
превращение метастабильного аустенита в мар-
тенсит (см. ссылки в [13]). Поэтому можно пред-
положить, что во время ступенчато-циклической 
фазы сжатия происходит частичное превраще-
ние метастабильного аустенита в мартенсит, что 
приводит к увеличению электросопротивления 
сплава. 

Это предположение согласуется с повышен-
ным по сравнению с ρ0 значением параметра ρ0h, 
которое близко к значению удельного электро-
сопротивления стали Х18Н9, испытавшей де-
формацию с частичным превращением аустени-
та в мартенсит [5].

6. ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Проведены измерения электросопротивле-

ния образцов нержавеющей стали 12Х18Н10Т в 
процессе их сжатия и разогрева при ступенча-
то-циклическом ударном сжатии и последую-
щей разгрузки. Выполнено математическое мо-
делирование полученных экспериментальных 
результатов в рамках гидрокода, опирающегося 
на авторские уравнения состояния этого сплава. 

Реконструирована объемно-температурная 
зависимость удельного электросопротивления 

стали при давлениях 25–65 ГПа и температурах 
350–950 К. 

Показано, что величина удельного элек-
тросопротивления аустенитной нержавеющей 
стали при высоких давлениях и температурах 
определяется двумя конкурирующими фактора-
ми – сжатием и температурой. Сжатие приводит 
к уменьшению удельного электросопротивле-
ния, в то время как разогрев приводит к росту 
удельного электросопротивления этого сплава. 
Для обоих факторов найдены полуэмпириче-
ские закономерности, позволяющие прогнози-
ровать суммарный эффект. 

Показано, что модельное соотношение для 
объемно-температурной зависимости удельного 
электросопротивления стали 12Х18Н10Т адек-
ватно эксперименту не только при ударном сжа-
тии, но и вдоль атмосферной изобары при тем-
пературах до 950 К. 

Результаты получены в рамках договора 
№17706413348210001380/226/3866-Д “Экспери-
ментальное исследование перспективных кон-
струкционных материалов, кинетики взрывча-
тых превращений, свойств плазмы и численное 
моделирование нестационарных газодинами-
ческих процессов в интересах задач атомной 
энергетики. Этап 2022”, выполняемого в рамках 
Комплексной программы “Развитие техники, 
технологий и научных исследований в области 
использования атомной энергии в Российской 
Федерации на период до 2024 года”, а также в 
рамках Госзадания №АААА-А19-119071190040-5. 

Авторы данной работы заявляют, что у них 
нет конфликта интересов. 

ПРИЛОЖЕНИЕ

УРАВНЕНИЕ СОСТОЯНИЯ СТАЛИ 
12Х18Н10Т

Важной составляющей полученных экспе-
риментально-расчетных результатов являются 
уравнения состояния исследованного сплава. 
В этом приложении приведен формульный вид 
базовых выражений термического уравнения 
состояния (зависимости давления P=P(V,T) от 
объема V и температуры T) стали 12Х18Н10Т. В 
обозначениях работы [11] термическое уравне-
ние состояния имеет следующий вид: 

	 P R
V T

Px= +
( )−










+3

1
2

1

1
Θ

Θ
g

exp /
, 	 (4)

где R – удельная газовая постоянная, ключевые 
функции Θ=Θ(V), g=g(V) и Px=Px(V) являются 
алгебраическими функциями объема. Характе-
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ристическая температура Θ=Θ(V) выражается 
как

	 Θ Θ=
−
−
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
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где

	 υ
g0 0

0

1
2
2 3
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







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/
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В (6) параметр Θ0 – начальное значение ха-
рактеристической температуры Θ0=Θ(V0) при 
начальном удельном объеме V0 и начальной ком-
натной температуре T0=298.15  К и начальном 
атмосферном давлении. Параметр υ0 (6) выра-
жается через V0 и термодинамический параметр 
Грюнайзена γ0=γ0(V0,T0). Объемная зависимость 
коэффициента Грюнайзена g=g(V) и потенци-
ального давления Px=Px(V) имеет вид: 

	 g
υ

= − = +
−

d
d V
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1 3 2 1 2
2

/ . (8)

В уравнении (8) переменная x V x= / υ пред-
ставляет собой удельный объем V, нормирован-
ный на параметр υx. Используемый комплект па-
раметров Θ0, V0, υ0, υx, C1, C2 вместе с формульной 
массой Mf =53.94  г/моль для стали 12Х18Н10Т 
приведен в [11]. 
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ELECTROPHYSICAL PROPERTIES OF STAINLESS  
CHROMIUM–NICKEL STEEL AT HIGH PRESSURES  

AND TEMPERATURES AT STEPWISE SHOCK COMPRESSION
A. M. Molodets1, *  and  A. A. Golyshev1

1Federal Research Center of Problems of Chemical Physics and Medicinal Chemistry,  
Russian Academy of Sciences, Chernogolovka, 142432 Russia

*e-mail: molodets@icp.ac.ru

The electrical resistance of 12Х18Н10Т stainless steel specimens was measured in the course of compres-
sion and heating under stepwise shock compression. A mathematical simulation of the obtained experi-
mental data was conducted. The simulation allowed switching to specific values and reconstructing the 
volume–temperature dependence of the electrical resistivity of steel at high pressures of 25–65 GPa and 
temperatures of 350–950 K. Semi-empirical regularities were identified that permit the prediction of the 
total effect of a decrease in the specific electrical resistivity of 12Х18Н10Т steel upon compression and its 
increase upon heating. The outcomes of the electrical resistivity tests on shock-compressed and heated 
steel are evaluated in comparison with the existing literature data on similar experiments conducted under 
atmospheric pressure and high temperatures.

Keywords: steel, steel 18/10T, electrical conductivity, high pressures, equations of state, shock waves, mathe-
matical simulation, hydrocode
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В пленках соединений RFeO3 (R=Y, Lu, Yb), обладающих гексагональной симметрией, иссле-
дован линейный электрооптический эффект. Найдено общее уравнение для оптической инди-
катрисы пленки при произвольной ориентации внешнего электрического поля. Для частного 
случая ориентации внешнего электрического поля вдоль оси [010] определено уравнение инди-
катрисы в главных осях, а также главные показатели преломления. Получены две новые оптиче-
ские оси в присутствии электрического поля. Установлено, что при распространении света вдоль 
направления [100] в пленке распространяются две изонормальные моды, для которых найдены 
коэффициенты преломления. Рассчитан фазовый сдвиг, связанный с распространением этих мод 
и обусловленный наличием электрического поля. Сдвиг линеен по электрическому полю, то есть 
реализуется эффект Покельса.

Ключевые слова: гексагональные пленки, электрооптический эффект, эффект Покельса
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ВВЕДЕНИЕ
Объемные кристаллы соединений RFeO3 

(R-редкоземельный элемент, Y) имеют орто-
ромбическую структуру с пространственной 
симметрией Pbnm D h2

16( )[1]. Эта группа содержит 
пространственную инверсию, поэтому указан-
ные соединения не могут обладать спонтанной 
электрической поляризацией. Известно, од-
нако, что для манганитов RMnO3 имеется два 
класса соединений. К первому классу относят-
ся манганиты с орторомбической симметрией. 
Второй класс соединений RMnO3 (R=Ho-Lu, Y) 
обладает гексагональной структурой. Эти ман-
ганиты являются сегнетоэлектриками [1]. По-
явление электрической поляризации становится 
возможным благодаря исчезновению как ab пло-
скости отражения, так и поворотов MnO5 бипи-
рамид, что приводит к появлению гексагональ-
ной симметрии, описываемой группой P63cm [1]. 
Поэтому естественным образом возникает идея 
синтезировать соединения типа RFeO3, которые 
обладали бы гексагональной кристаллической 
структурой. Установлено [1–4], что гексаго-
нальными структурами обладают эпитаксиаль-
ные тонкие пленки соединений YbFeO3, LuFeo3, 
YFeO3. Гексагональную структуру пленок этих 
соединений экспериментально удается полу-

чить, когда в качестве подложки используется 
сапфир. Пленка YFeO3 испытает фазовый пе-
реход из неполярной фазы с пространственной 
группой P63/mmc, содержащей пространствен-
ную инверсию, в полярную фазу, допускающую 
существование электрической поляризации, с 
пространственной группой P63cm ( )C v6

3 . Расче-
ты энергии основного состояния Кона–Шэма 
в теории функционала плотности показали, что 
гексагональная полярная фаза стабилизируется 
с помощью спонтанных деформаций в плоско-
сти, перпендикулярной главной оси пленки. 
Величина этих деформаций cоставляет порядка 
1.8% от орторомбического состояния объемно-
го YFeO3 [1]. 

Отсутствие среди элементов пространствен-
ной симметрии операции инверсии координат 
приводит к появлению в системе оптических 
эффектов, на которые оказывает влияние внеш-
нее электрическое поле, например, электрооп-
тический эффект (эффект Покельса) 

2. ЭЛЕКТРООПТИЧЕСКИЙ ЭФФЕКТ.  
ОБЩИЕ СООТНОШЕНИЯ

Известно [5, 6], что электрооптический эф-
фект состоит в изменении оптических свойств 
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кристаллов под действием электрического по-
ля. По устоявшейся традиции аналитические 
соотношения для электрооптического эффек-
та устанавливаются между поляризационны-
ми константами a  электрическим полем. Для 
изотропного случая и кубических кристаллов 
величина a  показатель преломления n системы 
связаны соотношением: 
	 a n= =1 12/ / e.	 (1)

Для анизотропных сред поляризационные 
константы и диэлектрическая проницаемость 
являются полярными тензорами второго ранга 
aij eij . Будем считать ниже эти тензоры симме-
тричными. Влияние внешнего электрическо-
го поля на оптические свойства проявляется в 
изменении констант aij. Рассмотрим линейный 
электрооптический эффект. Поскольку гекса-
гональные по симметрии соединения YbFeO3, 
LuFeo3, YFeO3 являются оптически одноосны-
ми, то в кристаллофизической системе коор-
динат (совпадающей для оптически одноосных 
сред с главной системой координат), переходя от 
двух индексов к одному по правилу:

	
a a a a a a

a a a a a a
11 1 22 2 33 3

623 4 13 5 12

= = =

= = =

, ,

, ,

,

,

� �
� � 	 (2)

будем иметь соотношения:
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В равенствах (3) индекс нуль означает, что 
поляризационные константы, а значит и пока-
затели преломления заданы в (главной) кристал-
лофизической системе координат, n ii , , ,� � ��= 1 2 3 –  
показатели преломления в направлении осей 
главной системы координат.

Тогда уравнение оптической индикатрисы 
для гексагональных кристаллов в кристаллофи-
зической системе координат может быть записа-
но в виде:

	 �a x a y a z1
0 2

1
0 2

3
0 2 1+ + = .	 (4)

Приложенное к системе электрическое поле 
может привести к деформации эллипса оптиче-
ской индикатрисы. В результате такой деформа-
ции новые главные оси координат не будут со-
впадать со старыми осями. Обозначим через ai

начения поляризационных констант при нали-
чии электрического поля, отнесенные к старой 
исходной системе координат. Под действием 
электрического поля поляризационные кон-
станты получают приращение Dai, также отне-
сенные к старой системе координат. В результа-

те имеем следующую связь между исходными и 
новыми константами [5]:

	

a a a a a

a a a a a a
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1 1
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66 6= Da .

	 (5)

Отсюда следует, что уравнение линейного 
электрооптического эффекта, возвращаясь к 
двухиндексной записи поляризационных кон-
стант, можно представить в виде [6]: 

	 Da r Eij ijk k= ,	 (6)

	 Da m Pij ijk k= .	 (7)

Коэффициенты линейного электрооптиче-
ского эффекта rijk  mijk  уравнениях (6) и (7) со-
ответственно являются полярными тензорами 
третьего ранга, E и P – напряженность электри-
ческого поля и поляризация. Тензор rijk овпадает 
по форме с тензором пьезоэлектрических коэф-
фициентов, связывающим электрическую поля-
ризацию с тензором механических напряжений 
[6]. Тензор mijk квивалентен тензору, связываю-
щему тензор механических напряжений с элек-
трическим полем в обратном пьезоэффекте [6]. 
При переходе к двум индексам уравнения (6) и 
(7) приобретают вид: 

	 Da r Ei ij j= ,	 (8)

	 Da m Pi ij j= .	 (9)

Равенства (8) и (9) записаны без учета дефор-
маций пленки. Однако электрооптический эф-
фект наблюдается только в системах без центра 
инверсии, а значит, в них возможен обратный 
пьезоэлектрический эффект – появление де-
формаций под действием электрического поля. 
Поэтому при описании электрооптического эф-
фекта необходимо принять во внимание пьезо-
оптический эффект – изменение оптических 
констант среды, вызванное деформациями, по-
являющимися в результате обратного пьезо-
эффекта [5, 6]. Поэтому в электрооптическом 
эффекте обычно выделяют два вклада. Один из 
них учитывает непосредственное влияние элек-
трического поля на заряды диэлектрика, вызы-
вая перераспределение плотностей электрон-
ных состояний. Этот вклад называют истинным 
электрооптическим эффектом. Второй вклад, 
обусловленный пьезооптическим эффектом, 
называют ложным электрооптическим эффек-
том. Кроме того, сами тензоры электрооптиче-
ских коэффициентов rij  mij  зависят от условий 
проведения эксперимента [6].
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Обратим теперь внимание на следующее об-
стоятельство. Рассматриваются пленки, выра-
щенные на подложке. Когда пленка находится на 
эпитаксиальной подложке, которая на несколь-
ко порядков толще, чем эпитаксиальный слой, 
плоскостные деформации η η η11 22 12, , � будут по-
стоянными по всей толщине пленки и равны со-
ответствующим деформациям рассогласования. 
Компоненты тензора напряжений s s s11 22 12, , �  в 
этом случае конечны, но не фиксированы [7]. 
На свободной поверхности пленки нормальное 
напряжение s33 равно нулю. Также равны нулю 
компоненты s s23 13, � [7]. Три последних условия 
позволяют определить деформации η η η13 23 33, , � ,  
вычисляя производные термодинамического по-
тенциала по этим компонентам тензора дефор-
маций. Эти деформации, благодаря пьезоопти-
ческому эффекту, также должны внести вклад в 
ложный электрооптический эффект.

Равенства, описывающие линейный электро-
оптический эффект с учетом деформаций, мож-
но написать следующим образом [6]:

	 Da r E pij ijk k ijkl kl= + η ,	 (10)

	 Da m P pij ijk k ijkl kl= + η .	 (11)

В последних уравнениях pijkl  тензор упруго 
оптических коэффициентов [6], �ηkl – тензор де-
формации, включающий в себя и деформации 
эпитаксиальной пленки. Переходя к сокращен-
ной записи будем иметь:

	 Da r E pi ij j ij j= + η , 	 (12)

	 Da m P pi ij j ij j= + η , 	 (13)

Обратимся далее к описанию электрооптиче-
ского эффекта в гексагональной пленке.

3. ЭЛЕКТРООПТИЧЕСКИЙ ЭФФЕКТ  
В ГЕКСАГОНАЛЬНОЙ ПЛЕНКЕ

Воспользуемся теперь данными работы [6], из 
которой найдем, что тензор mij для кристалличе-
ского класса 6mm ( )C v6  имеет следующие отлич-
ные от нуля компоненты: 

	 � �m m m m m13 23 33 42 52= =, , , 	 (14)

отличные от нуля компоненты тензора упруго оп-
тических коэффициентов можно найти в моно-
графии [8], учитывая, что pijkl  инвариантен отно-
сительно перестановки как первой, так и второй 
пары индексов. Поэтому самое общее уравнение 
индикатрисы для соединения YbFeO3, LuFeO3, 
YFeO3 при произвольной ориентации вектора 
электрической поляризации записывается в виде:
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	 (15)

Дальнейшая наша задача состоит в том, что-
бы диагонализировать квадратичную форму 
(15) уже при наличии внешнего электрического 
поля. Заметим прежде всего, что в левой части 
равенства (15) все величины заданы в первона-
чальной главной системе координат: ось Z1 на-
правлена вертикально вверх (по направлению 
оси шестого порядка, оси X1 и Y1 расположены в 
горизонтальной плоскости, перпендикулярной 
оси Z1, и перпендикулярны друг другу. Опре-
делим ориентацию осей X1 и Y1 относительно 
кристаллографической системы координат, вы-
бранной в интернациональной установке при 
описании пространственной группы P63cm ( )C v6

3 .  
В этой системе координат ось Z направлена вер-
тикально вверх, оси X и Y лежат в плоскости, 
перпендикулярной оси Z, при этом ось Y на-
правлена вправо, ось X получается из оси Y с по-
мощью поворота последней на угол 120° по часо-
вой стрелке, если смотреть против направления 
оси Z [9]. Направление осей X и Y показано на 
рис. 1 с помощью базисных векторов ex, ey  соот-
ветственно. Используя данные монографии [8], 
можно показать, что оси X1 и Y1 ориентированы 
в направлении векторов:

ey

ex

b1

b2

Рис. 1. Оси и плоскости гексагональной решетки [9].
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e e e e e1 23 2= = +x x y�,

соответственно, то есть оси X и X1 ориентирова-
ны одинаково, а ось Y1 совпадает по направле-
нию с вектором b2 на рис. 1. Видно, что векторы 
e1, e2  ортогональны.

Уравнение (15) является очень громоздким. 
Для его упрощения предположим, что в указан-
ном уравнении: 

p p11 12= , η η η12 44 55 10 0= = = =, � �P .

В этом случае имеем следующее уравнение 
оптической индикатрисы в исходной системе 
координат: 

	 a x a y a z m P yz1
2

1
2

3
2

42 22 0+ + + = , 	 (16)

где
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В равенстве (16) принято во внимание, что 
внешнее электрическое поле приложено в на-
правлении оси Y1. Поляризация в направлении 
оси Z1, т. е. P3 в равенствах (17), является спон-
танной и возникает в результате структурного 
перехода в полярную фазу. 

Диагонализируем квадратичную форму (16). 
Собственные ортонормированные векторы ма-
трицы квадратичной формы равны:
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Отметим, что собственные векторы qi 
(i=1, 2, 3) взаимно перпендикулярны, но их ком-
поненты заданы в исходном кристаллофизиче-
ском базисе. 

Новая система координат с базисными век-
торами qi (i=1, 2, 3) оказывается просто повер-
нутой на угол φ , определяемый из равенства 
tgφ = 1 / A относительно оси X1 кристаллофизи-
ческой системы координат, совпадающей, как 
выше было выяснено, с исходной главной систе-
мой координат.

В новых координатах, оси которых опреде-
ляются векторами (18), уравнение индикатрисы 
приводится к виду:
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Главные показатели преломления определя-
ются равенствами:
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Оптические оси пленки в электрическом по-
ле найдем аналогично подходу, описанному в 
монографии [9]. Направления этих осей опре-
деляются векторами, заданными в базисе qi 
(i=1, 2, 3), которые записываются следующим 
образом:
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При получении выражений для компонент 
векторов (22) предполагали выполнение нера-
венства a a3 1>  использованы обозначения:
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Отметим, что появление двух оптических осей 
означает, что электрическое поле, приложенное 
вдоль оси Y1, понижает симметрию пленки. При 
этом ни одна из этих осей не совпадает по на-
правлению с осью Z1.

4. РАСПРОСТРАНЕНИЕ СВЕТА
Предположим, что световая волна распро-

страняется в направлении, определяемом век-
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тором q1. Тогда в пленке распространяются две 
изонормальные световые волны с ориентациями 
магнитного поля [10] H C C+

′ + ′�|| ,1 2  H C C−
′ − ′�|| ,1 2  

где ′ =    + +C m C m C1 1 1

2
/ , ′ = [ ] [ ]− −C m C m C2 2 2

2
/ , 

векторы m q+ += n 1, m q− −= n 1, представляют со-
бой векторы рефракции, n+ , n−  коэффициен-
ты преломления для этих волн. Коэффициенты 
преломления можно определить из равенств: 
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Вычисляя явно векторные произведения в 
правых частях равенств (24), найдем, что 
	 n d n d+

−
−

−
= ( ) = ( )2

1 2

3

1 2/ /
, .	 (25)

Тогда фазовый сдвиг �d  при прохождении 
изонормальными световыми волнами расстоя-
ния l  направлении вектора q1 равен:
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где λ − длина волны света.
Предположим, что выполняется условие 

4 42 2
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2
m P a a( ) −( )� . В этом случае можно по-

казать, что часть фазового сдвига, зависящую от 
внешнего электрического поля, можно предста-
вить в виде:
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т. е. будет наблюдаться эффект Покельса, по-
скольку компонента поляризации P2  линейно 
зависит от внешнего электрического поля.

Проведем численную оценку равенства (27). 
Положим m P r E42 2 42 2

23 10~ ~ ⋅ − , принимая во 
внимание, что для диэлектриков абсолютные 
значения электрооптических коэффициентов 
r m, ~ 10 8−  ед. СГСЭ [5]. Положим e e3 14 5~ , ~ .

Тогда a a m P3 1
1

42 22 10− ⋅ −~ .�  В этом случае 
A B~ . , ~ .4 5 10 133⋅ − �  Примем, что λ ~ .5 10 5⋅ − см  

В результате имеем ′ − ⋅ −d λ~ . ( / ).4 7 10 2 l  Это до-

вольно грубая оценка эффекта, поскольку для 
пленок YbFeO3, LuFeO3, YFeO3 нет литератур-
ных экспериментальных данных по определе-
нию электрооптических коэффициентов и диэ-
лектрической проницаемости.

5. ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Синтез тонких пленок с гексагональной 

структурой соединений RFeO3 (R=Yb, Lu, Y) 
привел к появлению новых высокотемператур-
ных сегнетоэлектриков. Поэтому в данных си-
стемах электрооптический эффект может прояв-
ляться как спонтанный, вызванный появлением 
электрической поляризацией, так и наведенный 
внешним электрическим полем. 

Проанализирована ситуация, когда электро-
оптический эффект вызван ориентированным 
вдоль оси y внешним электрическим полем. По-
казано, что имеет место фазовый сдвиг, завися-
щий от величины этого поля, возникающий за 
счет разной фазовой скорости изонормальных 
световых волн, которые возникают в результате 
появления двух оптический осей в первоначаль-
но одноосной оптической системе. Это приво-
дит на выходе из пленки эллиптически поляри-
зованной световой волны, которая на входе в 
систему была линейно поляризована.

Отметим в заключение, что в монографии 
[11] дан подробный анализ электрооптического 
эффекта в 20 классах симметрии для объемных 
кристаллов, допускающих его существование.

Статья выполнена в рамках государственного 
задания Шифр “Квант” Г.р. № 122021000038-7.

Авторы данной работы заявляют, что у них 
нет конфликта интересов. 
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ELECTRO-OPTIC  EFFECT  IN  HEXAGONAL  COMPOUNDS  RFeO3
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The linear electro-optic effect is investigated in films of RFeO3 compounds (R = Y, Lu, Yb) possessing 
hexagonal symmetry. A general equation for the optical indicatrix of the film at arbitrary orientation of an 
external electric field is derived. The equation of the indicatrix in the principal axes, as well as the principal 
refractive indices, are determined for the particular case of an external electric field orientation along the 
[010] axis. Two novel optical axes are identified in the presence of an electric field. It was determined that 
two isonormal modes propagate in the film when light propagates along the [100] direction. The refractive 
indices associated with these modes were also found. The phase shift associated with the propagation of 
these modes and caused by the presence of an electric field is calculated. The shift is linear along the electric 
field, thereby demonstrating the Pockels effect.
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mailto:menshenin@imp.uran.ru


ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ, 2024, том 125, № 6, с. 662–673

662

	  СТРУКТУРА, ФАЗОВЫЕ ПРЕВРАЩЕНИЯ 	
И ДИФФУЗИЯ

УДК 620.186.5

ВЛИЯНИЕ ДВОЙНИКОВ ОТЖИГА НА МИГРАЦИЮ ГРАНИЦ ЗЕРЕН 
В ВЫСОКОЧИСТОЙ МЕДИ

© 2024 г.  Н. В. Сахарова, *, В. Н. Чувильдеева

аННГУ им. Н.И. Лобачевского, пр. Гагарина, 23, Нижний Новгород, 603950 Россия
*e-mail: nvsaharov@nifti.unn.ru

Поступила в редакцию 29.09.2023 г. 
После доработки 20.12.2023 г. 

Принята к публикации 14.01.2024 г.

Проведено экспериментальное и теоретическое исследование эффекта торможения границ зерен 
двойниками отжига в чистой меди. Предложена модель, описывающая влияние двойников от-
жига на миграцию границ зерен в чистых металлах. Показано, что сила торможения со стороны 
двойников подобна зинеровской силе торможения, создаваемой некогерентными дисперсными 
частицами. Получено уравнение для вычисления тормозящей силы, создаваемой двойниками 
отжига. Показано, что ее величина обратно пропорциональна размеру двойников и прямо про-
порциональна их объемной доле. Результаты моделирования сопоставлены с результатами экс-
перимента. Продемонстрировано хорошее соответствие теоретических и экспериментальных 
результатов.

Ключевые слова: миграция границ зерен, двойники отжига, неравновесные границы зерен
DOI: 10.31857/S0015323024060045,   EDN: WRAZRC

ВВЕДЕНИЕ
Хорошо известно [1], что в рекристаллизо-

ванных материалах с низкой энергией дефекта 
упаковки часто формируются двойники отжига. 
До недавнего времени анализ количественных 
характеристик двойников отжига и двойнико-
вых границ представлял собой весьма сложную 
и трудоемкую задачу. С появлением и широким 
распространением методики анализа картин 
дифракции отраженных электронов (EBSD), по-
зволяющей точно измерять угол разориентиров-
ки границ зерен, достоверно идентифицировать 
двойниковые границы и измерять их протяжен-
ность, количество экспериментальных работ, 
посвященных исследованию двойников отжига, 
многократно возросло [2–23]. Анализ экспери-
ментальных статей показывает, что число работ, 
посвященных изучению двойников отжига в 
высокочистых материалах (материалах с содер-
жанием примесей не более 0.01%), очень мало, 
а в качестве количественного параметра, харак-
теризующего двойники, чаще всего используют 
такую характеристику как доля протяженности 
двойниковых границ L (важно отметить, что при 
вычислении L измеряют протяженность всех на-
блюдаемых на шлифе двойниковых границ, не 

учитывая особенности их расположения отно-
сительно границ зерен).

В то время как число экспериментальных ра-
бот, посвященных двойникам, многократно вы-
росло, количество теоретических исследований 
остается незначительным [24–30]. В большей 
части статей представлены качественные мо-
дели, что затрудняет их верификацию [1]. Ос-
новное внимание авторов теоретических работ 
направлено на выявление механизмов образова-
ния двойниковых границ, вопросы, связанные с 
анализом влияния двойников на рост зерен, не 
рассмотрены. 

Таким образом, вопросы влияния двойников 
на кинетику роста зерен, равно как и вопросы 
взаимодействия движущейся границы с двойни-
ками в металлах высокой степени чистоты, с на-
шей точки зрения, освещены недостаточно под-
робно. 

Настоящая работа призвана восполнить этот 
пробел. В статье приведены результаты экспери-
ментального исследования роста зерен в меди 
высокой чистоты и представлена модель, опи-
сывающая процесс взаимодействия большеугло-
вых границ (БУГ) общего типа с двойниками. 
Как будет показано далее, важным результатом 
исследования стал специальный алгоритм ана-
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лиза EBSD-данных, разработка которого позво-
лила  провести  прямое  сопоставление  результа-
тов моделирования с экспериментом.

Анализ  литературных  источников  по  теме  
исследования  показал,  что  экспериментальные  
данные,  относящиеся  к  изучению  двойников  
отжига в высокочистой меди, фактически отсут-
ствуют. Обзор единственной найденной работы 
[2]  приведен  ниже.  Для  обеспечения  полноты  
картины в обзор также включена статья [3], по-
священная никелю высокой чистоты – металлу, 
поведение  которого  во  многом  аналогично  ме-
ди (при близких гомологических температурах)  
[31]. Сравнительный анализ экспериментальных 
данных из указанных статей проводили с учетом 
ряда  корректировок,  введение которых необхо-
димо для того,  чтобы учесть различия материа-
лов,  обусловленные  разными  технологиями  их  
деформирования. Подробный анализ работ [2] и  
[3] приведен в обсуждении, результаты их крат-
кого обзора представлены ниже.

В  статье  [2]  изучали  отожженные  образцы  
медных  трубок,  полученных  вытяжкой  загото-
вок из меди чистотой 99.997%. Термообработку 
образцов проводили при температурах от 0.35·Tm 
до  0.86·Tm,  микроструктуру материалов изучали 
с  применением  методики  EBSD.  В  работе  вы-
числяли  средний  размер  зерен  d  и  долю  двой-
никовых  границ  L.  Результаты  исследования  
показали, что при отжиге образцов в интервале 
температур от 0.35·Tm до 0.86·Tm средний размер 
зерен вырос с 5 до 125 мкм, при этом до темпе-
ратуры 0.42·Tm (300 °С) рост зерен был незначи-

тельным (от 5 до 7 мкм). Температурная зависи-
мость  доли  двойниковых  границ,  полученная  в  
работе, оказалась двухстадийной: рост от 17% до 
32%  при  температурах  менее  0.57·Tm  сменился  
падением с 32% до 23% при более высоких тем-
пературах. 

Авторы  [3]  изучали  процесс  рекристаллиза-
ции  в  никеле  чистотой  99.999%.  Эксперимен-
тальные  образцы  деформировали  прокаткой.  
Деформированные образцы отжигали в течение 
1 ч при температурах от 0.22·Tm до 0.62·Tm. После 
отжига образцов проводили структурные иссле-
дования, по результатам которых определяли до-
лю двойниковых границ и средний размер зерен.

Результаты исследования структуры и свойств 
отожженных образцов позволили авторам выде-
лить три стадии эволюции структуры. На первой 
стадии, соответствующей первичной рекристал-
лизации  (при  T  <  0.27·Tm),  доля  двойниковых  
границ  и  средний  размер  зерен  не  претерпева-
ют сильных изменений. На стадии интенсивно-
го роста зерен от 0.27·Tm до 0.33·Tm наблюдается 
увеличение доли двойниковых границ и средне-
го  размера  зерен.  На  третьей  стадии  (при  тем-
пературах  более  0.33·Tm)  средний  размер  зерен  
продолжает  расти,  а  доля  двойниковых  границ  
убывает с ростом температуры отжига.

Обобщение  результатов  исследований,  вы-
полненных в [2] и [3], представлено в виде гра-
фиков  на  рис.  1.  Температурные  зависимости  
доли  двойниковых  границ  и  среднего  размера  
зерен  обозначены  сплошными  и  пунктирными  
линиями.

Рис. 1.  Результаты структурных исследований, выполненных авторами [2] и [3]. 
Доля границ L показана сплошными линиями, средний размер зерен d – штри-
ховыми. 
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Анализ графиков позволяет выявить следую-
щие закономерности, относящиеся к кинетике 
роста зерен и влиянию двойников на нее:

–	отжиг меди и никеля при температурах 0,57 
и 0.33·Tm соответственно приводит к формиро-
ванию микроструктуры с высокой долей двой-
никовых границ, составляющей приблизитель-
но 30% от общей протяженности БУГ; 

–	отжиг материалов с высокой долей двойни-
ковых границ приводит к незначительному ро-
сту зерен (с 40 до 125 мкм в меди и с 30 до 45 мкм 
в никеле), что может указывать на торможение 
границ двойниками; 

–	рост зерен при температурах выше 0.57 и 
0.33·Tm (для меди и никеля соответственно) со-
провождается интенсивным снижением доли 
двойниковых границ.

Статья состоит из трех частей. В первой приве-
дены результаты экспериментального исследова-
ния роста зерен в меди чистотой 99.995% (4N5) и 
99.99% (4N). Во второй части описана модель вли-
яния двойников отжига на рост зерен. В третьей 
части представлены результаты анализа экспе-
риментальных данных, полученных в настоящей 
работе и в статье [2]; проведено их сопоставление 
с результатами моделирования. 

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНОЕ ИССЛЕДОВАНИЕ 
ВЛИЯНИЯ ДВОЙНИКОВ НА РОСТ ЗЕРЕН

Объекты и методика эксперимента
В качестве объектов исследования выступа-

ли образцы, вырезанные из деформированных 
дисков меди чистотой 99.995% (4N5) и 99.99% 
(4N). Деформацию дисков осуществляли мето-
дом сферодвижной штамповки при комнатной 
температуре; степень деформации дисков была 
одинакова и составляла 70%. Образцы вырезали 
из “полосы”, проходящей через диаметр диско-
вой заготовки. Отжиг образцов проводили при 
температурах, превышающих температуру окон-
чания первичной рекристаллизации (220 и 240°С 
для меди 4N5 и 4N соответственно). Максималь-
ная температура отжига составляла 700°С. При 
температурах менее 450°С отжиг проводили в се-
литре, при более высоких температурах – на воз-
духе; время термообработки составляло 30 минут. 

Металлографические шлифы исследовали ме-
тодом дифракции отраженных электронов с по-
мощью микроскопа Tescan Vega 2, оснащенного 
EBSD-детектором Nordlys 2. Пробоподготовку 
образцов осуществляли методом электролитиче-
ской полировки в спиртовом растворе ортофос-
форной кислоты. На шлифах, отожженных при 
температурах менее 600°С, исследовали участки 

размером 300×200 мкм, шаг сканирования со-
ставлял 0.5 мкм. На образцах, отожженных при 
600 и 700°C, анализировали участки разных раз-
меров шириной от 0.3 до 1 мм и длиной от 1 до 
3.2 мм; шаг сканирования составлял 1 мкм.

Полученные карты анализировали с при-
менением пакета программ MTEX [32] версии 
5.8.1. После импорта EBSD-данных проводи-
ли реконструкцию зеренной структуры, пола-
гая зернами области, разориентированные на 
углы более 15°. К специальным (двойниковым) 
границам относили границы с углом разориен-
тировки, равным 60°±5°. Области, разделенные 
двойниковыми границами, объединяли в одно 
зерно. Средний размер зерен d вычисляли из ги-
стограмм распределения зерен по размерам, ис-
пользуя следующую формулу:

d d fi i
i

n

= ⋅
=
∑

1

,

где di – середина i-ого интервала на гистограмме 
распределения зерен по размерам, fi – объемная 
доля зерен, принадлежащих данному интерва-
лу. Гистограммы распределения представлены 
в приложении 1. Для анализа характеристик 
двойников был разработан специальный алго-
ритм, позволяющий определить объемную долю 
и среднюю длину двойников, примыкающих к 
границам зерен. 

Описание результатов эксперимента
В приложении 2 приведены типичные EBSD-

карты исследованных образцов. Графики темпе-
ратурных зависимостей среднего размера зерен d, 
объемной доли ftw и длины ltw двойников, примы-
кающих к границам зерен, представлены на рис. 2 
и рис. 3. На графиках можно выделить две стадии 
эволюции микроструктуры. На первой стадии (до 
температур менее 500°С включительно) средний 
размер зерен в исследованных материалах прак-
тически не меняется. На второй стадии, которая 
начинается при более высоких температурах, на-
блюдается интенсивный рост зерен.

Анализ гистограмм распределения и EBSD-
карт, представленных в приложениях, показыва-
ет, что в образцах, отожженных при температуре 
ниже 500°С, формируется однородная зерен-
ная микроструктура. Отжиг при более высоких 
температурах приводит к формированию в ме-
ди неоднородной микроструктуры, содержащей  
области крупнозернистого материала. Изобра-
жения типичных микроструктур, соответствую-
щих разным стадиям роста зерен, представлены 
в приложении 2.

Как видно на рис. 2, на температурных зави-
симостях доли двойников наблюдаются две ста-
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дии: при T ≤ 500°C наблюдается слабый рост ftw, 
а  при  больших  температурах  –  снижение  доли  
двойников. В меди 4N5 объемная доля двойни-
ков снижается более интенсивно, чем в меди 4N. 

Температурные  зависимости  средней  длины  
ltw  двойников,  представленные  на  рис.  3,  также  
двухстадийные:  плато  при T  ≤  500°C сменяется  
ростом при температурах 600 и 700°C. 

Во всех  материалах  падение доли двойников 
и увеличение их длины  происходит при темпе-
ратурах,  соответствующих  температурам  ин-
тенсивного роста зерен. Важно отметить, что во 
всех образцах, отожженных при температуре вы-
ше  500°С,  внутри  крупных  зерен  наблюдаются  
мелкие. Размер мелких зерен сопоставим с раз-

мером  двойниковых  фрагментов,  наблюдаемых  
в  материалах,  которые  отожжены  при  темпера-
туре 500°С и ниже (см. рис. 4).

Анализ экспериментальных результатов
В  большинстве  случаев  экспериментальные  

зависимости среднего размера зерен от темпера-
туры и времени отжига описываются степенной 
зависимостью вида:

	
d d M t

D b Q kT

kT
t

N N

b

− = =

=
⋅ ⋅ ⋅ −( )

0

0

b b

b b

g

g
* exp /

.
d 	(1)

где γb – энергия границ зерен, а Mb – коэффици-
ент подвижности, который вычисляется по фор-

Рис. 2. Температурные зависимости среднего размера зерен и доли двойников 
в меди 4N и 4N5.

Рис. 3.  Температурные зависимости среднего размера зерен и средней длины 
двойников в меди 4N и 4N5.
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муле  (расшифровка  обозначений  величин  и  их  
численные значения указаны в приложении 3):

	 M
D b Q kT

kTb
b b=
⋅ ⋅ ⋅ −( )0

* exp /d
. 	(2)

В случае классической собирательной рекри-
сталлизации N = 2. 

Выражение (1)  может быть приведено к  сле-
дующему виду:

	
d
d

D b Q kT

kT
t

d

N
b

N
0

0

0

1







 − =

⋅ ⋅ ⋅ −( )
⋅b b

* exp /d g
. 	(3)

Логарифмирование  левой  и  правой  части  
уравнения  (3)  и  построение  зависимости   вида  
ln(d/d0)  –  Tm/T  позволяет  определить  величину  
Qb /N  из  экспериментальных зависимостей d(T) 
(при d/d0 >> 1):

	 ln
d
d N

Q
kT

T
T

C
0

1
= − ⋅ ⋅ +b

m

m , 	(4)

где C – численный параметр. На рис. 5 представ-
лены экспериментальные зависимости ln(d/d0) – 
Tm /T, полученные в настоящей работе. 

На графиках, представленных на рис. 5, четко 
проявляются две стадии эволюции микрострук-
туры,  описанные  выше.  Значения  Qb /N,  отно-
сящиеся ко второй стадии эволюции структуры 
(при T  ≥  500  °С, T/Tm  ≤  1.76),  составили  4.4  и  
5.9 kTm для меди 4N и 4N5 соответственно. Учи-
тывая,  что типичные значения энергии актива-
ции  диффузии  по  равновесным  границам  со-
ставляют ≈10·kTm [33], можно сделать вывод, что 
экспериментальные  значения  N,  относящиеся  
ко второй стадии роста зерен, близки к двум.

Значения Qb /N,  относящиеся  к  начальной  
стадии  эволюции  структуры,  составили  0.14  и  
0.16·kTm  для меди 4N и 4N5 соответственно. Ре-
зультаты  вычисления  значений  N,  характери-

Рис.  4.  EBSD-карта  образца  меди  4N,  отожженного  при  
700°С. Белые линии – границы двойников, черные – БУГ. 
Обведены БУГ, оставшиеся внутри крупных зерен по окон-
чании  интенсивной  миграции  границ  зерен.  Цвета  зерен  
соответствуют  их  размеру.  Шкала  с  цветовой  кодировкой  
размера  зерен  приведена  справа,  размеры  указаны  в  ми-
крометрах.

Рис. 5. Экспериментальные зависимости ln d – (Tm /T), для меди 4N5 и 4N. Линейные 
аппроксиманты зависимостей показаны штриховой и штрихпунктирной линией.
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зующих начальную стадию эволюции микро-
структуры, дают значения N > 10, не имеющие 
физического смысла. Это позволяет сделать вы-
вод, что при температурах ниже 500°С наблюда-
ется существенно более медленный рост зерен, 
чем в случае классической собирательной ре-
кристаллизации (при N = 2). 

Замедление движения границ можно объяс-
нить действием  силы, тормозящей рост зерен. В 
высокочистой меди, исследованной в настоящей 
работе, тормозящая сила может быть обусловлена 
влиянием атомов примесей или влиянием двой-
ников. Рассмотрим сначала, каким образом при-
меси могли бы повлиять на торможение границ. 

Примеси могут влиять на кинетику роста 
зерен, образуя “стопоры” в виде дисперсных 
частиц на границах зерен, путем изменения 
подвижности границы (через изменение коэф-
фициента диффузии Db, который определяет 
величину Mb) или посредством изменения ве-
личины энергии границ. Подробно рассмотрим 
каждый из этих факторов.

Для образования частиц из атомов примесей 
необходимо, чтобы их локальная концентрация 
в некоторых областях материала превысила пре-
дел растворимости. Области пересыщения мо-
гут возникать, когда движущаяся граница “заме-
тает” атомы примесей. В этом случае локальная 
концентрация атомов в границах Cb может быть 
оценена по формуле:

C
C
K

V

C
b = ,

где CV – объемная концентрация примесей, KC – 
коэффициент распределения примеси. В статье 
[34] было показано, что в материалах, исследо-
ванных в настоящей работе, объемные концен-
трации CV основных примесей ниже их предела 
растворимости в меди. Вычисления Cb, выпол-
ненные в той же работе, показали, что и в об-
ласти границ зерен пересыщение, необходимое 
для выделения частиц, не наблюдается. 

Влияние примесей на коэффициент зерно-
граничной диффузии в чистой меди было также 
проанализировано в [34]. Результаты расчетов 
показали, что в меди чистотой 4N и 4N5 энергия 
активации первичной рекристаллизации соста-
вила ≈7·kTm. При указанном значении энергии 
активации рекристаллизации и в случае роста 
зерен по квадратичному закону (см. формулу 
(1)) средний размер зерен в образцах, отожжен-
ных при 500°С, должен составлять ≈ 100 мкм. 
Как видно на рис. 2, экспериментальные значе-
ния d составляют приблизительно 30 мкм, что 
примерно в три раза меньше. Заметим также, что 

изменение подвижности границ вследствие по-
падания в них примесей не может объяснить по-
рогового характера изменения кинетики роста 
зерен, наблюдаемого в эксперименте, без вве-
дения гипотезы об образовании и последующем 
растворении дисперсных частиц при температу-
рах выше 500°C. 

Таким образом, гипотезы, связанные с влия-
нием примесей на Mb и возможностью образо-
вания частиц второй фазы, не объясняют харак-
тера поведения границ зерен в рассматриваемых 
условиях.

Рассмотрим далее вопрос о влиянии приме-
сей на энергию границ γb. К сожалению, экспе-
риментальные данные, относящиеся к этому во-
просу, чрезвычайно скудны. В [35] приводятся 
результаты измерений γb в чистой меди и сплавах 
Cu–20%Al, Cu–8%Sn, Cu–35%Zn и Cu–8%Sb. 
Измеренные значения составляют 550, 550, 520, 
495 и 450 эрг/см2 соответственно. Максималь-
ное снижение γb было обнаружено в сплаве, ле-
гированном сурьмой, его величина составила 
примерно 20% от значения γb чистой меди. Если 
допустить, что снижение γb, обусловленное вли-
янием примесей, сопоставимо со снижением, 
наблюдаемым в сплавах при их легировании, и 
учесть квадратичную зависимость d(γb) в урав-
нении (1), то снижение γb в 1.2 раза могло бы 
привести к снижению d не более, чем на 10% (в 
1,1 раза) по сравнению с величиной, вычислен-
ной по уравнению (1). Как было показано выше, 
значения d, наблюдаемые в эксперименте, при-
близительно в три раза ниже расчетных.

Таким образом, ни один из рассмотренных 
механизмов влияния примесей на поведение 
границ не может полностью объяснить наблю-
даемые закономерности. Это позволяет предпо-
ложить, что основной причиной замедления ро-
ста зерен являются двойники.

Анализ кинетики роста зерен при наличии 
тормозящей силы со стороны двойников

Для анализа кинетики роста зерен в услови-
ях торможения границ двойниками сначала за-
пишем классическое уравнение, описывающее 
рост под действием силы, обусловленной сни-
жением суммарной энергии границ:

	
∂
∂

= ⋅
t

d M
db

bg
.	 (5)

В случае наличия тормозящей силы уравне-
ние (5) преобразуется к виду:
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Решение этого уравнения имеет вид:
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Для вычисления экспериментальных зна-
чений силы торможения Fторм    

эксп в уравнение (7) 
следует подставить значения d и T, величи-
ну начального размера зерен d0 (d0 = 24 мкм и 
d0 = 19 мкм для 4N5 и 4N соответственно), кон-
станты материала, приведенные в приложении 3, 
а также значение энергии активации диффузии 
по неравновесным границам зерен Qb

*= 7.0·kTm. 
Использование значения Qb

*, соответствующе-
го энергии активации диффузии по неравно-
весным границам, основывается на результатах 
расчетов, в соответствии с которыми отжиг об-
разцов при T < 500°С и времени отжига, равном 
экспериментальному, не позволяет существенно 
снизить плотность зернограничных дефектов, 
внесенных в материал на стадии холодной де-
формации и обуславливающих неравновесное 
состояние его границ [34]. Результаты вычисле-
ния силы торможения представлены в табл. 1. 

Из табл.1 видно, что значения силы торможе-
ния границ, относящиеся к образцам, которые 
отожжены при T ≤ 500°C, находятся в диапазоне 
от 0.62 до 0.95 для меди 4N5 и от 0.53 до 0.75 для 
меди 4N (величины приведены в единицах γb/d0).  
При температурах отжига 600 и 700°С сила тор-
можения со стороны двойников существенно 
снижается: максимальное значение Fторм состав-
ляет 0.21·γb/d0 и 0.26·γb/d0 для материала чисто-
той 4N5 и 4N. Значения температур, соответ-
ствующие пониженным величинам тормозящей 
силы, совпадают с температурами интенсивного 
роста зерен. При этом, как видно из рис. 4, вну-

три крупных зерен, формирующихся при  темпе-
ратурах отжига 600 и 700°С, наблюдаются мел-
кие. Размер этих мелких зерен близок к размеру 
двойников, сформированных в материале после 
завершения первичной рекристаллизации.

Далее перейдем к описанию теоретической 
модели взаимодействия движущейся границы с 
двойником. 

МОДЕЛЬ ТОРМОЖЕНИЯ ГРАНИЦ 
ДВОЙНИКАМИ

Рассмотрим движение границы между зер-
нами 1 и 2, одно из которых содержит двойник 
(см. рис. 6). Значение угла разориентировки 
двойниковой границы в зерне 2 (граница обо-
значена сплошной тонкой красной линией) 
строго фиксировано и составляет 60°. При пере-
мещении границы из области зерна 1, не содер-
жащей двойник, в область зерна 2 с двойником 
(на рис. 6 – слева направо) атомы, образующие 
новое зерно, будут изменять свое положение 
таким образом, чтобы их положение соответ-
ствовало кристаллографической ориентировке 
растущего зерна 1. При этом, в силу разной кри-
сталлографической ориентации зерен 1 и 2, зна-
чение угла разориентировки между двойником 
и растущим зерном будет отличаться от 60° – 
вместо специальной границы с низкой энерги-
ей должна образоваться большеугловая граница 
общего типа (участок, на котором должна обра-
зоваться новая граница, обозначен красной пун-
ктирной линией). Это означает, что в процессе 
роста нового зерна (или, иначе, при прохожде-
нии границы “через” двойник) необходимо соз-
давать новую границу зерен с удельной (на еди-
ницу площади) энергией γ, и необходимая для 
этого удельная энергия равна разности энергии 
БУГ и энергии двойниковой границы:
	 g g g= −b tw .	 (8)

Необходимость затрат энергии при создании 
новой границы обусловливает торможение дви-
жущейся границы. Полная энергия, затрачивае-
мая, на создание новой границы, равна
	 E S= ⋅ ⋅ ⋅2 a g  ,	 (9) 
где S – площадь новой поверхности, α – геоме-
трический коэффициент, а удвоение объясня-
ется необходимостью создания двух новых по-
верхностей из двух параллельных плоскостей, 
ограничивающих двойник. Если предположить, 
что длина двойника ltw пропорциональна его 
ширине, то площадь поверхности можно вычис-
лить как α·ltw

2. Для того, чтобы перейти к силе 
Fi, действующей на границу со стороны одного 

Таблица 1. Экспериментальные значения силы тормо-
жения границ Fторм   

эксп  в единицах γb/d0

Т, °С 4N5 4N
220 0.73 –
240 – 0.53
260 0.62 0.56
300 0.87 0.59
400 0.95 0.75
500 0.66 0.58
600 0.21 0.26
700 0.08 0.12
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двойника,  подставим  формулу  (8)  в  (9)  и  поде-
лим полученное выражение на ltw:

	 F li = ⋅ ⋅ −( ) ⋅2 a g gb tw tw . 	(10)

Для определения силы торможения, действу-
ющей  со  стороны  ансамбля  двойников,  необ-
ходимо  умножить  (10)  на  величину  Z,  равную  
количеству двойников на единицу площади гра-
ницы.  Значение  Z  определяется  из  очевидного  
выражения:

	 Z
f

l
= tw

tw
2 , 	(11)

где ftw – объемная доля двойников. Умножив (10) 
на  (11),  получим итоговую формулу  для  вычис-
ления  силы торможения границы двойниками:

	 F
f
lдвойн b tw

tw

tw

= ⋅ ⋅ −( ) ⋅2 a g g . 	(12)

СОПОСТАВЛЕНИЕ РЕЗУЛЬТАТОВ РАСЧЕТА 
И ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНЫХ ДАННЫХ

Для  сопоставления  результатов  моделирова-
ния с экспериментом преобразуем формулу (12). 
Коэффициент α примем, равным единице (дли-
на двойника в плоскости рис. 6 равна его размеру 
в  плоскости,  перпендикулярной  плоскости  ри-
сунка).  Полагая  величину  γtw  равной  0.2·γb  [36],  
после умножения на d0 числителя и знаменателя 
дроби  в  правой  части  уравнения  (12),  получим  
следующее выражение для вычисления теорети-
ческого значения силы торможения: 

	 F
d

d f
lторм

теор b tw

tw

= ⋅ ⋅
⋅

1 6
0

0.
g

. 	(13)

В  табл.  2  представлены  экспериментальные  
значения  объемной  доли  двойников,  их  сред-
ней длины, а также значения F торм   

теор , вычисленные  
по формуле (13). В той же таблице представлены 
результаты вычисления экспериментальной вели-
чины силы торможения F торм   

теор из уравнения (7).
Результаты сравнения теоретических и экспе-

риментальных  значений  силы  торможения  (см.  
крайний правый столбец таблицы) показывают, 
что  в  материалах,  отожженных  при  T  ≤  500°C,  
отличие  величин  Fторм    

теор  и  Fторм    
эксп  не  превышает   

0.1·γb /d0. 
Как  видно  из  результатов  расчетов,  теорети-

ческое  значение  силы  торможения  существенно  
спадает  при  температурах  отжига  более  500°С, 
что  также  наблюдается  в  эксперименте.  Это  по-
зволяет  говорить  о  том,  что  результаты расчетов  
качественно  хорошо  согласуются  с  эксперимен-
том.

ОБСУЖДЕНИЕ РЕЗУЛЬТАТОВ
Сравнение кинетики эволюции микрострук-

туры  в  меди  4N  и  4N5  показывает,  что  в  ма-
териале  чистотой  99.995%  наблюдается  более  
существенное  снижение  доли  двойников  при  
высоких температурах отжига, чем в меди чисто-
той 99.99%. Анализ графиков d(T), представлен-
ных на рис. 2, показывает, что снижение ftw кор-
релирует с увеличением среднего размера зерен  
при T > 500°С. Так, доля двойников в меди 4N5 
снизилась  с  0.09  до  0.05,  в  меди  4N  –  с  0.10  до  
0.09; при этом средний размер зерен в более “чи-
стом”  материале  увеличился  с  36  до  115  мкм,  в  
более “грязном” – с 33 до 74 мкм.

Обнаруженная корреляция находит свое объ-
яснение в рамках модели, описанной выше: при 

(а)

(б)

Рис. 6. К описанию механизма взаимодействия движущей-
ся границы с двойником. Исходное состояние (а) и момент 
начала движения границы (б). Направление движения гра-
ницы указано стрелками. На рис.  (б)  штриховкой обозна-
чена  область  зерна  2,  в  которой  происходит  перестройка  
атомной структуры. Область зерна 1, в которой необходимо 
создавать новую поверхность, обозначена на рис. (б) крас-
ными пунктирными линиями (online).
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прохождении движущейся границей границ 
двойника последняя превращается в обычную 
БУГ, что приводит к исчезновению двойнико-
вой границы. Чем интенсивнее рост зерен, тем 
большее число границ “превращается” из двой-
никовых в БУГ общего типа.

Далее сравним полученные результаты с экс-
периментальными результатами из работы [2]. 
Прямое сопоставление наших эксперименталь-
ных данных со значениями, приведенными в 
статье [2], затруднено из-за различия параме-
тров, использованных для характеризации двой-
ников. В работе [2] для этого была использована 
стандартная функция вычисления суммарной 
доли L всех двойниковых границ, в нашей ра-
боте – специально разработанный алгоритм, 
позволяющий определить объемную долю ftw и 
длину ltw двойников, примыкающих к границам 
зерен и оказывающих непосредственное влия-
ние на их миграцию. 

Для оценки объемной доли двойников ftw в 
работе [2] предположим, что величины ftw и L 
прямо пропорциональны. Вычислив коэффици-
ент пропорциональности из наших эксперимен-
тальных данных, используем его для вычисления 
значений доли двойников ftw, которые соответ-
ствуют экспериментальным значениям L, при-
веденным авторами [2]. Эти величины представ-
лены в табл. 3. 

Характерную длину ltw двойников определяли 
следующим образом. Для образцов, отожжен-
ных при 700 и 900°С, среднюю длину двойников 
ltw вычисляли путем ручной обработки EBSD-

карт, приведенных в статье [2]. Проведение ана-
логичной процедуры анализа EBSD-карт образ-
цов, отожженных при меньших температурах, не 
представляется возможным из-за малого разме-
ра изображений. В связи с этим при проведении 
расчетов значения ltw принимали равными 1 мкм 
(величине, не превышающей среднего размера 
зерен при минимальной температуре отжига). 

Зная характерный размер двойников и их объ-
емную долю, можно вычислить величину тормо-
зящей силы со стороны двойников по формуле 
(13). Результаты вычислений, а также значения 
ltw и ftw, полученные из статьи [2] путем анализа 
экспериментальных данных (с учетом указан-
ных выше предположений), приведены в табл. 3. 
В ней же представлены значения, полученные в 
нашем эксперименте. 

Сравнение экспериментальных значений, 
приведенных в таблице, показывает, что в ра-
боте [2] и в нашем эксперименте наблюдаются 
качественно схожие температурные зависимо-
сти Fторм(T): высокие значения силы торможения 
при температурах до 500°С сменяются низкими 
при более высоких температурах отжига. Низкие 
значения Fторм соответствуют стадиям интенсив-
ного роста зерен. 

Рассмотрим далее вопрос о причинах сни-
жения силы торможения границ при T > 500°С. 
Анализ формулы (13) показывает, что величи-
на Fторм прямо пропорциональна объемной доле 
двойников и обратно пропорциональна их дли-
не. Это означает, что рост размеров двойников, 
происходящий при отжиге, приводит к сниже-

Таблица 2. Экспериментальные значения средней длины и объемной доли двойников, экспериментальные и те-
оретические значения силы торможения границ

Материал Т, °С ltw, мкм ftw

F торм   
теор, 

ед. γb/d0

F торм   
эксп,

ед. γb/d0

|F торм   
теор  – F торм   

эксп|, 
ед. γb/d0

4N5

220 3.5 0.07 0.77 0.73 0.04
260 3.3 0.06 0.70 0.62 0.08
300 3.5 0.07 0.77 0.87 0.10
400 3.7 0.09 0.93 0.95 0.02
500 4.8 0.09 0.72 0.66 0.06
600 13.4 0.05 0.14 0.21 0.07
700 23.9 0.04 0.06 0.08 0.02

4N

240 3.3 0.06 0.55 0.53 0.02
260 3.5 0.07 0.61 0.56 0.05
300 3.7 0.07 0.58 0.59 0.01
400 3.6 0.08 0.68 0.75 0.07
450 4.0 0.08 0.61 0.61 0
500 5.0 0.10 0.61 0.58 0.03
600 7.6 0.09 0.36 0.26 0.10
700 14.4 0.09 0.19 0.12 0.07
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нию силы торможения. При достижении крити-
ческого размера двойник перестает быть стопо-
ром для границы, что позволяет ей мигрировать.

Температурные зависимости средней длины 
двойников ltw, представленные на рис. 3, под-
тверждают это предположение. На рисунке вид-
но, что температура начала интенсивного роста 
зерен (600°С) совпадает с температурой начала 
роста двойников.

Следует отметить, что из-за прямо пропор-
циональной зависимости Fторм(ftw) величина 
тормозящей силы снижается очень интенсивно 
после начала движения границ. Это происхо-
дит вследствие быстрого уменьшения объемной 
доли двойников, обусловленного “превраще-
нием” двойниковых границ в БУГ общего типа 
при прохождении через двойник движущейся 
границы.

Анализ данных, представленных в табл. 3, 
подтверждает вышесказанное: согласно резуль-
татам, полученным в нашем эксперименте, сила 
торможения, соответствующая высоким темпе-
ратурам отжига, примерно в три раза ниже силы 
торможения, относящейся к низким температу-
рам; в работе [2] величина Fторм снижается еще 
больше (приблизительно в десять раз). 

С учетом вышесказанного можно сделать вы-
вод, что результаты расчетов хорошо согласуют-
ся с экспериментом.

ВЫВОДЫ
В работе предложена новая модель тормо-

жения движущихся границ зерен двойниками 
отжига в чистых металлах. Показано, что сила 
торможения со стороны двойников обусловлена 
необходимостью затрат энергии при создании 
новой большеугловой границы вместо двойни-
ковой. При этом после прохождения двойников 
движущейся границей сила торможения границ 
зерен существенно уменьшается из-за снижения 
доли двойниковых границ, которые превраща-
ются в обычные БУГ. Показано, что результаты 
расчетов, выполненных в рамках предложен-
ной модели, согласуются с экспериментальными 
данными, полученными при изучении меди вы-
сокой чистоты.

Работа выполнена в рамках гранта № H-498-
99_2021-2023 (№ 075-15-2021-1332) Програм-
мы стратегического академического лидер-
ства “Приоритет-2030” Минобрнауки России 
и гранта № 075-03-2023-096 (FSWR-2023-0037) 
Минобрнауки России.

Авторы данной работы заявляют, что у них 
нет конфликта интересов. 
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EFFECT OF ANNEALING TWINS ON GRAIN BOUNDARY MIGRATION 
IN HIGH-PURITY COPPER

N. V. Sakharov1, * and V. N. Chuvil’deev1

1Lobachevskii Nizhny Novgorod State University, Nizhny Novgorod, 603950 Russia
*e-mail: nvsaharov@nifti.unn.ru

The effect of grain boundary retardation by annealing twins in pure copper has been experimentally and 
theoretically investigated. A model that describes the influence of annealing twins on the migration of grain 
boundaries in pure metals has been proposed. The retarding force from the twins has been demonstrated to 
be analogous to the Zener retarding force created by incoherent fine particles. An equation has been derived 
to calculate the retarding force induced by annealing twins. The force has been demonstrated to be inverse-
ly proportional to the size of the twins and directly proportional to their volume fraction. The simulation 
results have been compared with the experimental results. A satisfactory correlation between the theoretical 
and experimental results has been achieved.

Keywords: grain boundary migration, annealing twins, nonequilibrium grain boundaries
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ВВЕДЕНИЕ
Увеличение удельных нагрузок (тепловых и 

механических) в узлах трения машин и механиз-
мов, приводит к необходимости использовать 
для особо нагруженных деталей специальные 
сложнолегированные двухфазные латуни. Эти 
сплавы имеют необходимый уровень не только 
механических, но и специальных свойств (стой-
кость к коррозии, износостойкость и др.). Од-
нако существенным недостатком таких сплавов 
является их склонность к растрескиванию при 
горячей штамповке. Поэтому вопрос о причинах 
образования трещин в процессе горячей дефор-
мации двухфазных латуней является одним из 
самых актуальных [1–5]. Известно, что наиболь-
шей склонностью к растрескиванию обладают 
двухфазные латуни с наличием третьей фазы в 
виде интерметаллидов [6–8] или свинца [9, 10]. 
Возросшая в последние годы доступность элек-
тронной микроскопии позволила значительно 
расширить представления о процессах, способ-
ствующих разрушению двухфазных латуней. 
Так, в работах [8, 11, 12] методами электронной 
микроскопии были исследованы фрактографи-
ческие особенности строения изломов штам-
пованных латунных заготовок, разрушенных 
в процессе формообразования. Заметим, что 
практически во всех случаях речь идет не столь-

ко о недостатке прочностных характеристик 
сплавов при температуре деформации, сколько 
именно о хрупком разрушении, полученном при 
температурах горячей деформации. Несмотря 
на то, что среднетемпературное охрупчивание 
сплавов на основе меди характерно для интер-
вала 300–600°С, в исследуемых сплавах [2, 7, 8] 
проблема хрупкого разрушения возникает и в 
более высоком диапазоне температур, в интер-
валах (как принято считать) оптимальных для 
горячей деформации. 

В работах [6, 13] обозначена одна из причин 
растрескивания сложнолегированных латуней: 
наличие неметаллических включений (оксидов, 
сульфидов), завышенное количество силици-
дов, примесей на границах βʹ- зерен.

В работе [2] был проведен анализ влияния си-
лицидов в поверхностных слоях изломов на раз-
рушение латуни ЛМцАЖН в ходе горячей штам-
повки при температурах 780 и 700°С. Отмечено, 
что одной из причин разрушения колец синхро-
низаторов из латуни этой марки, является нали-
чие силицидов в поверхностном слое излома, а 
также было установлено снижение уровня де-
фектности по трещинам с 21% до 3% при сниже-
нии температуры штамповки с 780 до 700°С

Наблюдение за промышленными партия-
ми многокомпонентных латуней ЛМцАЖН и  
ЛМцАЖКС [6] показало, что трубы с крупными 
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интерметаллидами склонны к растрескиванию 
при правке. Однако интерметаллиды, имеющие 
форму игл или пластин длиной 2–20 мкм, прида-
ют деталям из латуни ЛМцАЖКС наибольшую 
износостойкость. В следующих работах было из-
учено сопротивление деформации структурных 
составляющих в высоколегированной латуни 
[14], исследованы пластическая деформация [15] 
и влияние содержания железа на состав и мор-
фологию силицидов [16].

Однако, несмотря на большое количество 
научно-технической информации о причинах 
растрескивания и влиянии интерметаллидных 
включений на возникновение хрупкого разру-
шения при температурах горячей деформации, 
до сих пор нет четкого понимания как темпера-
тура обработки влияет на морфологию, размеры 
и химический состав интерметаллидов.

Существуют противоречивые данные о вли-
янии нагрева на уровень дефектности: в работе 
[2] отмечено положительное влияние снижения 
температуры штамповки на долю растрескав-
шихся заготовок, в работе [7] получены противо-
речивые результаты. Анализ политермического 
сечения диаграммы Cu–Zn–Mn–Si [17] пока-
зывает значительную зависимость критических 
точек от концентрации кремния в интервале 
0...0.2 мас.%, что может сказаться на различной 
технологичности (горячей деформируемости) 
сплава в зависимости от его химического соста-
ва и температуры нагрева.

Цель настоящей работы заключается в анали-
зе влияния температуры нагрева латуни марки 
ЛМцАЖН на морфологию, размеры и химиче-
ский состав интерметаллидных включений.

МЕТОДОЛОГИЯ И МАТЕРИАЛЫ 
ЭКСПЕРИМЕНТА

Для изучения морфологии, размеров и хи-
мического состава формирующихся при на-
греве латуни ЛМцАЖН интерметаллидных 
включений, были использованы в качестве по-
лупродукта прессованные трубные заготовки 
∅74.0×63.5 мм. Обычно из таких заготовок про-
изводятся блокирующие кольца синхронизато-
ра коробок передач. Исходное состояние образ-
цов получено в результате прессования труб при 
температуре 760…790°С и отжига при 500°С в те-
чение 90 мин. 

В табл. 1 приведен химический состав иссле-
дуемой латуни после стандартной технологии 
производства прессованных трубных загото-
вок, определенный на оптическом эмиссионном 
спектрографе OBLF GS1000-II. Локальный 
микроанализ интерметаллидов проводили на 
электронном микроскопе EVO18 Carl Zeiss с 
энергодисперсионным рентгеноспектральным 
микроанализатором EDX QUANTAX 400 про-
изводства фирмы Bruker. Всего было проанали-
зировано 350 включений, после чего выполняли 
статистическую обработку результатов – расчет 
средних значений по выборке, стандартных от-
клонений и коэффициентов корреляции.

Выбор данного состава латуни в качестве 
объекта исследования обусловлен ее высокой 
склонностью к растрескиванию при последую-
щей штамповке.

Подготовку образцов для проведения ис-
следований осуществляли с применением ав-
томатического прецизионного отрезного стан-
ка Mecatome T210 производства фирмы Presi. 
Полученные образцы были запрессованы в 
термореактивную смолу. Шлифы готовили с 
применением алмазной пасты АМС 1.0 на двух-
дисковом шлифовально- полировальном станке 
MINITECH 250 DP1 (ф. Presi), после чего про-
изводили травление их поверхности с целью вы-
явления микроструктуры. В качестве травителя 
применяли раствор ледяной уксусной и азотной 
кислоты в соотношении 1:1. 

Исследование шлифов и локальный микро-
анализ интерметаллидных включений проводи-
ли на сканирующем электронном микроскопе 
фирмы Zeiss c программным обеспечением фир-
мы Bruker. 

Для установления влияния температуры на 
размер, форму включений упрочняющей фазы 
проводили термообработку. Для этого была про-
изведена резка трубной заготовки после горячей 
штамповки на фрагменты одного размера высо-
той 12 мм, что соответствует высоте заготовки 
перед штамповкой. Фрагменты были промарки-
рованы (711; 712; 721; 722), после чего образцы 
подвергали термообработке: закалке на воздухе 
при различных режимах (табл. 2).

Выбор представленных в табл. 2 температур 
обусловлен следующими критериями: 

–	нагрев до 700°C соответствует двухфазной 
области с минимумом α-фазы и рекомендован 

Таблица 1. Химический состав латуни марки ЛМцАЖН

Концентрация элементов, мас. %
Cu Mn Al Fe Ni Zn Si Pb Cr Sn

56.559 3.510 2.129 0.592 0.56 36.485 0.033 0.116 0.004 0.012

http://eav.su/catalog/analizatory-himicheskogo-sostava-metallov-i-splavov/optiko-emissionnyj-spektralnyj-analiz-dlya-metallov/spektrometry-oblf/gs1000-ii/
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работами [2,  3,  8] для снижения склонности к 
растрескиванию. Также данная температура в 
соответствии с диаграммой состояния Cu–Zn–
Mn–Si [5, 17] соответствует (a+b)-области без 
фазы Mn5Si3 при концентрации кремния 0...0.18 
мас.%;

–	температура 750°C соответствует переходу 
в однофазное b-состояние при содержании Mn-
5Si3 4…6% [5] и концентрации Si 0…0.32 мас.% [5, 
17];

–	800°C гарантировано соответствует одно-
фазной β-области на политермическом сечении 
диаграммы состояния CuZnMnSi [5, 17]; 

–	температура 830°C необходима для иссле-
дования влияния перегрева в однофазной об-
ласти, согласно политермическому сечению 
диаграммы состояния Cu–Zn–Mn–Si [5, 17], 
повышение температуры нагрева до 850°С со-
пряжено с риском образования жидкой фазы.

За время выдержки взято время нагрева не-
обходимое для равномерного прогрева заготов-
ки и протекания перекристаллизации α+β´¦β, 
что соответствует техническим регламентам для 
штамповки кольца синхронизатора.

РЕЗУЛЬТАТЫ ЭКСПЕРИМЕНТОВ  
И ОБСУЖДЕНИЕ

На рис. 1 представлены микрофотографии 
шлифов трубных заготовок в исходном состо-
янии. Микроструктура представляет собой не-
упорядоченную β-фазу с интерметаллидами 
преимущественно сложной формы с большим 
разбросом по размерам (рис. 1а). Средние раз-
меры включений варьируются от 0.5 мкм до 
15 мкм. На отдельных участках можно наблю-
дать цепочки из включений неправильной фор-
мы размером примерно от 0.5 до 2 мкм (рис. 1б).  
Единично встречаются крупные 20…30 мкм 
стержневидные интерметаллиды (рис. 1в) на 
поверхности которых наблюдается образование 
вторичных кристаллов. Также выявлены эллип-
сообразные включения, размеры которых пре-
вышают 2 мкм (рис. 1а, г). Интерметаллиды, 
имеющие четкую огранку, отверстия или вну-
тренние полости практически не встречаются.

Выявленные включения условно разбили на 
6 основных типов исходя из формы, размеров 
и химического состава. На микрофотографиях 

(рис. 1б–д) цифрами указаны примеры всех ше-
сти типов включений. 

Анализ химического состава интерметаллид-
ных включений трубных заготовок в исходном 
состоянии с применением энергодисперсион-
ного рентгеноспектрального микроанализатора 
при локальном сканировании, показан в табл. 3: 

–	1 тип: высокодисперсные включения пра-
вильной формы и средним размером до 1.5 мкм 
(рис. 1д) состоят в основном из алюминия, желе-
за и никеля с примесью марганца, иногда крем-
ния, и соответствуют соединению (Fe,Mn)NiAl;

–	2 тип: цепочки из интерметаллидов непра-
вильной формы (рис. 1б), средним размером до 
2 мкм, протяженность цепочек от 10 до 50 мкм;

–	3 тип: эллипсообразные интерметаллиды 
(рис. 1б) в основном железо–марганце–кремни-
евые размером 2…4 мкм, отвечающие соедине-
нию (Fe,Mn)3Si с повышенной концентрацией 
алюминия;

–	4 тип: крупные интерметаллиды неправиль-
ной формы (рис. 1г), средний размер около 3 мкм;

–	5 тип: крупные эллипсообразные интерме-
таллиды (рис. 1г) в основном железо–марганце–
кремниевые размером более 4 мкм, отвечающие 
соединению (Fe,Mn)4Si;

–	6 тип: стержневидные включения (рис. 
1в), представляющие собой соединение железа 
и марганца с фосфором с примесью кремния – 
(Fe,Mn)3P.

Линейное сканирование показало, что в об-
ластях прилегающих к крупным включениям 4, 
5 и 6 типов выявлена повышенная концентрация 
никеля и алюминия. Распределение алюминия 
неравномерно, и его концентрация повышается 
от центра к периферии включения. 

Цепочки включений (2 тип) и крупные вклю-
чения неправильной формы (4 тип) по хими-
ческому составу близки между собой. Линей-
ное сканирование показало (рис. 2), что такие 
включения представляют собой комплексное 
соединение – часть которого соответствует со-
единению типа 1 – (Fe,Mn)NiAl, а другая часть 
соединению типа 3 – (Fe,Mn)3Si. 

Локальный анализ поверхности (периферий-
ной части) включений 5 типа показал, что их хи-
мический состав приближается к составу вклю-
чений 3 типа. Вероятно, включения 3 и 5 типа 

Таблица 2. Таблица параметров термической обработки образцов

Маркировка образцов 711 721 722 712
Температура закалки, °C 700 750 800 830
Время выдержки, мин 14 14 14 14
Среда охлаждения воздух воздух воздух воздух
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представляют  собой  однородные  включения  
разной дисперсности.

Таким  образом,  основная  часть  включений  
представляет  собой  интерметаллидные  соеди-
нения  на  основе  железа.  Высокодисперсные  
включения  соответствуют  FeNiAl  с  примесью  
марганца  и  никеля.  Наиболее  крупные  стерж-

невые включения – фосфид железа  и  марганца 
(Fe,Mn)3P с примесью кремния.

Основным компонентом всех включений яв-
ляется  железо,  которое  практически  не  раство-
ряется  в  медноцинковых  сплавах,  но  активно  
участвует в  образовании интерметаллидных со-
единений. 

(а)

(в)

(д)

(б)

(г)

10 мкм 10 мкм

4 мкм

1 мкм

4 мкм

Рис.  1.  Микрофотографии  шлифов  трубных  заготовок  до  термообработки:  а)  общий  вид  микроструктуры;  б)  цепочки  
включений неправильной формы и округлые эллипсообразные включения; в) стержневидное включение; г) крупные ин-
терметаллиды неправильной формы и эллипсообразный интерметаллид; д) никелид железа–алюминия.
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Таблица 3. Усредненный химический состав интерметаллидов в латунных заготовках до термообработки

Морфология и усредненные 
размеры интерметаллических 

включений

Элементный состав, мас.% Тип 
соединения

Al Mn Fe Cr Ni Si P AxBy

Высокодисперсные 
включения правильной 
формы (рис. 1д), 
0,6–1,3 мкм

30.9±2.6 12.1±1.7 45.9±2.0 – 10.1±2.3 0.9±0.5 – FeNiAl

Цепочки из интерметаллидов 
неправильной формы, 
средним размером до 2 мкм 
(рис. 1б)

13.5±0.4 16.4±0.2 58.8±1.2 0.5±0.1 4.3±1.4 6.5±1.2 –
(Fe,Mn)3Si 

совместно с 
FeNiAl

Эллипсообразные 
интерметаллиды, размером  
до 4 мкм (рис. 1б)

7.8±1.0 17.8±2.0 63.1±1.9 3.2±2.1 0.7±0.2 7.4±3.3 – (Fe,Mn)3Si

Крупные интерметаллиды 
неправильной формы, 
средний размер 4 мкм  
(рис. 1в, г)

14.2±2.2 14.9±1.7 59.7±3.2 0.5±0.1 4.8±1.7 6.0±1.7 –
(Fe,Mn)3Si 

совместно с 
FeNiAl

Крупные эллипсообразные 
интерметаллиды, размером 
более 4 мкм (рис. 1в, г)

3.1±0.8 16.8±0.9 67.4±0.6 1.0±0.3 0.5±0.3 11.2±0.5 – (Fe,Mn)4Si

Стержневидные включения* 
(рис. 1в) 1.7 33.5 46.2 2.9 1.3 3.0 11.5 (Fe,Mn)3P

* – из-за небольшого количества включений приведено только среднее значение.

Рис. 2. Распределение алюминия, кремния, железа и никеля по включениям 3 и 4 типов.
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Анализ распределения элементов по сечению 
интерметаллидов показал, что на последней ста-
дии образования рост кристаллов происходит за 
счет диффузии алюминия и никеля. Также с уве-
личением дисперсности включений концентра-
ция алюминия возрастает.

Для оценки влияния режимов нагрева на мор-
фологию интерметаллидов и прилегающий к ним 
матричный  раствор  проведена  термообработка,  
имитирующая нагрев под горячую деформацию. 
Исходные заготовки подвергали нагреву по режи-
мам, представленным в табл.  2.  Образцы охлаж-
дали на воздухе моделируя естественные условия 
охлаждения заготовок после штамповки.

В результате было установлено, что интерме-
таллиды при нагреве изменяют свою форму, раз-
меры  и  химический  состав.  Включения  1  типа  
наименее подвержены влиянию температуры на-
грева, выделяются из раствора при низких тем-
пературах, на что указывают их размеры, форма 
и локализация в твердом растворе. Химический 

состав  включений  1  типа  остается  достаточно  
стабильным, так как зависит от химического со-
става твердого раствора матрицы. Размер вклю-
чений во многом зависит от наличия кремния, с 
увеличением его концентрации включения уве-
личиваются в размерах. При этом концентрация 
кремния  редко  превышает  1.5  мас.%.  Исключе-
ние  составляет  температура  нагрева  750°С  при  
которой  отмечается  склонность  к  увеличению  
размеров данных включений, содержание крем-
ния в этом случае варьируется от 1 до 6 мас.%. 

Наибольшие изменения формы и химическо-
го состава при нагреве происходят с включени-
ями  4  типа.  При  нагреве  до  700°С  происходит  
резкое  снижение  концентрации  алюминия,  хи-
мический  состав  включений  становится  иден-
тичным  включениям  3  типа,  форма  включений  
становится  округлой  и  приближается  к  форме  
включений  3  типа  настолько,  что  отличить  их  
практически невозможно. Переход к более окру-
глой форме поверхности характерно для всех ти-

(а)

(в)

(б)

2 мкм 3 мкм

5 мкм

Рис. 3. Внешний вид кристаллов после закалки от 700°C: рост кристаллов из стержня (а); эллипсообразный интерметаллид 
и силицид с отслоением (б); признаки упорядочивания раствора и цепочка эллипсообразных включений с выступающими 
гранями (в).
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пов включений (рис.  3),  кроме 6 типа (рис.  3а).  
При этом на включениях 2 – 5 типов отмечает-
ся отслоение граней (рис. 3б, в). Крупные фос-
фиды  6  типа  характеризуются  формированием  
крупных  кремнийсодержащих  наростов.  В  ма-
тричном растворе выявляются многочисленные 
выделения,  по-видимому,  являющиеся  свиде-
тельством переходного этапа к упорядочиванию 
структуры β-фазы.

Повышение  температуры  нагрева  до  750°С 
приводит  к  качественному  изменению  формы  
включений (рис. 4). У силицидов 4 типа и более 
крупных  силицидов  3  типа  проявляются  при-
знаки  огранки  (рис.  4а,  б)  и  отмечается  интен-
сивное отслоение граней. Отдельные включения 
приобретают округлую форму (рис. 4а). Локаль-
ный  анализ  поверхности  между  частицами  и  
отслаивающимися  гранями  показал,  что  “но-
вая”  поверхность  силицида  содержит  меньшее  
количество  алюминия  и  кремния  (1.82  мас.%  и  
5.51 мас.% соответственно) и повышенное коли-

чество железа – до 72.79 мас.%. Таким образом, 
при  температуре  750°С  происходит  частичное  
растворение  силицидов  за  счет  диффузии  алю-
миния и кремния в матричный раствор. Поверх-
ность мелких включений 2–3 типов становится 
более развитой за счет образования выделений в 
форме звезд и игл (рис. 4а, б). Выявляются вклю-
чения в форме снежинок (рис. 4а), однако хими-
ческий состав идентичен включениям 3 типа. 

Включения 2 типа значительно уменьшаются 
в  размерах,  однако от  них растут  иглообразные 
выделения  богатые  кремнием  и  в  большей  сте-
пени  алюминием.  Локальный  анализ  показал,  
что  выделения  в  форме  игл  и  снежинок  на  по-
верхности включений обогащены алюминием и, 
вероятно, формируются в интервале температур, 
соответствующем  уменьшению  растворимости  
силицидов  и  выделению  никелидов  алюминия  
(20…650°С). Выделение никелидов алюминия из 
твердого раствора β-фазы показано в работе [5]. 
Предположено,  что  образование  интерметал-

(а) (б)

(в)

2 мкм

1 мкм

2 мкм

2 мкм

Рис. 4. Изображение включений после закалки от 750°С: группа силицидов типа “звезда” или “розетка” и эллипсообраз-
ные интерметаллиды с отслоением граней (а); эллипсообразный силицид с отверстием (в); интерметаллид в виде стержня, 
кристаллы в виде звездочек (в).
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лидов  неправильной  формы  (4  тип)  с  высокой  
концентрацией алюминия обусловлено отжигом 
“снежинок”, сформированных при температуре 
около 750°С, в интервале температур, в котором 
уменьшается растворимость силицидов.

Анализ  всех  образцов  показал,  что  крупные  
интерметаллиды  в  форме  снежинок  (рис.  4а)  
образуются  только  после  нагрева  при  темпера-
туре 750°С. Включения 1 типа после нагрева до 
750°С выделаются большего размера (2…3 мкм) 
и характеризуются повышенной концентрацией 
кремния и пониженной никеля. На фосфидах 6 
типа также формируются выделения в виде сне-
жинок, звезд и кристаллов гексагональной фор-
мы (вставка на рис. 4в).

Стержневидные  включения  (рис.  4в)  значи-
тельно уменьшаются в размерах, становятся по-
лыми,  вокруг  отдельных  образуются  крупные  
(до 6 мкм) гексагональные полости. По сравне-
нию  с  остальными  режимами  после  выдержки  

при  750°С  матричный  раствор  отличается  наи-
большей упорядоченностью (рис. 4а, в).

Дальнейшее  повышение  температуры  тер-
мической  обработки  приводит  к  стабилизации  
форм включений.  Отслоения граней не  фикси-
руется. Интерметаллиды становятся округлыми. 

После  выдержки  образца  при  температуре  
800°С  включения  в  основном  приобретают  по-
лиэдрическую  форму,  сложные  интерметалли-
ды приобретают более округлые формы (рис. 5)  
по сравнению с их формой после выдержки при 
750°С. Химический состав включений 3  и 4  ти-
пов  идентичен.  Основной  отличительной  чер-
той  термообработки  при  800°С  является  обра-
зование  полостей  вокруг  и  внутри  фосфидов  
(рис. 5а, б) и на силицидах (рис. 5в, г). Кремний-
содержащие выделения на фосфидах становятся 
мелкими  и  округлыми.  Локальный  анализ  сте-
нок полостей (рис.  5б)  выявил наличие отдель-
ных  участков  химически  близких  силицидам.  

(а) (б)

(в) (г)

Рис. 5. Изображение интерметаллидов после закалки от 800°С: выкрошившийся силицид (потеря когерентности) (а); об-
разование полости в силициде, “ореол” – изменение микроструктуры вокруг силицида (б); розеточные силициды с орео-
лом (в); эллипсообразные ограненные силициды без признаков отслоения граней (г).
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Упорядоченная β´-фаза имеет более дисперсное 
строение. 

После нагрева образцов до 830°С значимых из-
менений в форме включений по сравнению с вы-
держкой при 800°С не выявлено (рис. 6). Полости 
от вывалившихся силицидов имеют форму мно-
гогранников, отмечается уменьшение количества 
интерметаллидов 1 типа, форма включений 4 типа 
становится более округлой. Включения 3 и 5 типа 
приобретают  характерную  огранку  (рис.  6а,  б).  
Размер выделений на фосфидах 6  типа несколь-
ко  больше,  чем  размер  после  нагрева  до  800°С  
(рис. 6в), а полости внутри фосфидов менее вы-
ражены. β-фаза имеет упорядоченное строение. 

Изменения химического состава при нагреве 
сведены в таблицу 4. На рисунке 7 показано из-
менение  концентрации  алюминия  в  силицидах  
в зависимости от температуры нагрева включе-
ний  2,  3,  4  и  5  типа.  Включения  3  и  4  в  табл.  4  
и  на  рис.  7  приводятся  в  одной  группе,  т.к.  хи-
мические  различия  между  ними  не  выявлены.  

Из  рис.  7  следует,  что  увеличение  температуры  
нагрева  приводит  к  увеличению  концентрации  
алюминия  в  силицидах  и  увеличению  разброса  
значений.

Нагрев из исходного состояния до температу-
ры  700°С  приводит  к  снижению  концентрации  
алюминия  в  силицидах,  что  особенно  выраже-
но в силицидах неправильной сложной формы. 
Корреляционный анализ показал, что при такой 
температуре  алюминий  имеет  тесную  положи-
тельную связь с никелем (0.64) и отрицательную 
с  кремнием  (–0.57)  и  железом  (–0.65).  Железо  
обладает тесной корреляционной связью с крем-
нием (0.68) и отрицательную связь с марганцем 
(–0.73), хромом (–0.55) и никелем (–0.81). Полу-
ченные данные указывают на то, что нагрев при 
температуре 700°С приводит к стабилизации си-
лицида железа и никелида алюминия. 

Нагрев до температуры 750°С качественно из-
меняет показатели корреляционной связи. Алю-
миний с кремнием имеет положительный коэф-

(а) (б)

(в)

Рис. 6. Изображение силицидов после закалки от 830°С: эллипсообразный силицид с отверстием, на гранях дислокации 
(а); эллипсообразные ограненные силициды без признаков отслоения граней (б); крупный силицид в виде стержня с об-
разованием полости, потери когерентности не выявлено (в).
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фициент корреляции, равный 0.57, а с никелем –  
0.44.  С  марганцем,  железом  алюминий  имеет 
отрицательную связь: –0.52; –0.78 (соответствен
но).  Кремний  имеет  отрицательный  коэффи-

циент  корреляции  со  всеми  металлами,  кроме  
алюминия, с марганцем коэффициент корреля-
ции составляет –0.67. При этом некоторый рост 
средней  концентрации  кремния  в  силицидах  

Таблица 4. Изменение химического состава включений в латунных заготовках при разных температурах нагрева

Температура 
нагрева

Тип 
включений

Элементный состав, мас.%
Al Mn Fe Cr Ni Si P

700°С

1 21.12±0.87 20.6±1.2 43.0±2.2 - 14.06±0.95 1.18±0.38 –
2 4.31±0.65 16.23±0.94 66.54±1.08 1.06±0.28 1.34±0.81 10.4±1.7 –
3, 4 5.44±0.52 15.68±0.61 66.87±1.32 0.79±0.16 1.17±0.66 10.1±1.7
5 3.01±0.28 15.94±0.14 69.19±0.50 1.00±0.29 0.90±0.23 9.96±0.52
6 * 0.37 32.86 41.88 2.93 1.19 3.65 17.13

750°С

1 22.8±5.7 19.1±3.6 45.2±4.3 – 10.8±5.2 2.1±1.2 –
2 4.45±0.28 16.93±0.35 66.50±0.93 0.99±0.51 1.50±0.64 9.62±0.62
3, 4 6.0±1.6 15.74±0.73 65.2±2.2 0.82±0.13 1.22±0.44 11.0±1.3
5 2.5±0.9 17.25±0.69 68.8±1.1 1.24±0.37 0.82±0.32 9.2±1.2
6 * 0.67 33.99 40.83 1.37 2.87 4.06 16.24

800°С

1 23.7±1.3 21.2±6.6 37.4±11.2 – 16.6±4.2 1.06±0.38 –
2 5.97±0.95 14.49±0.75 68.4±1.5 0.74±0.14 1.44±0.84 9.0±1.4 –
3, 4 6.9±1.5 13.98±0.62 67.3±1.2 0.68±0.18 1.06±0.44 10.1±1.5
5 2.86±0.65 15.8±1.1 69.7±1.4 1.08±0.48 0.64±0.26 10.0±1.2
6 * 0.40 33.58 41.32 1.35 3.07 3.95 16.33

830°С

1 21.9±3.0 22.7±6.1 38.5±14.3 – 15.9±5.8 1.03±0.87 –
2 8.2±1.1 16.0±1.2 64.3±2.5 0.54±0.21 3.69±0.83 7.3±1.2
3, 4 6.93±1.58 15.0±1.6 65.7±2.8 0.75±0.19 1.6±1.1 10.0±1.5
5 3.08±0.97 15.49±0.73 70.11±0.96 0.99±0.26 0.76±0.22 9.50±0.62
6 * 0.30 33.79 41.26 1.34 2.82 4.23 16.26

* по 6 типу измерено от 3 до 5 включений при каждой температуре, стандартное отклонение не определялось, в 
таблице приведены только средние значения.

Рис. 7. Изменение концентрации алюминия в силицидах (в мас.%) при увеличении температуры нагрева.
 – экспериментальные точки, средние значения в частицах 2 типа (▲), 3, 4 типов () и 5 типа (×).
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3 и 4 типов объясняется диффузией кремния к 
поверхности. Это соответствует наблюдаемому 
процессу отслоения граней (рис. 4) при данной 
температуре. Известно [16], что наибольшая 
концентрация марганца в исходном состоянии 
на периферии силицида. 

При нагреве до 800°С кремний также имеет 
отрицательную корреляцию с железом (–0.44), 
марганцем (–0.29), никелем (–0.59) и хромом 
(–0.61). Алюминий имеет значимые отрицатель-
ные коэффициенты с марганцем (–0.75), желе-
зом (–0.72) и хромом (–0.61). Корреляционной 
связи между кремнием и марганцем при темпе-
ратурах 800°С и 830°С не выявлено.

После нагрева при 830°С значимых коэф-
фициентов корреляции кремния с марганцем, 
железом и хромом не выявлено, что указывает 
на стабилизацию силицида при данной темпе-
ратуре и соответствует высокотемпературному 
участку β+Mn5Si3 политермического сечения ди-
аграммы состояния Cu–Zn–Mn–Si [5]. Наибо-
лее химически стабильными при нагреве явля-
ются фосфиды железа-марганца, что, вероятно, 
обусловлено более высокой температурой их об-
разования, и никелиды железа–марганца–алю-
миния, которые выделяются из раствора при 
низких температурах.

Деструкция фосфидов при нагреве свыше 
750°С, обусловлена недостатком фосфора при 
образовании включения и ростом кристалла за 
счет менее термостабильных соединений крем-
ния. Поэтому нагрев до температур 750…800°С 
приводит к образованию полостей. Данный 
факт открывает возможность формирования 
крупных термостабильных включений в латунях 
за счет увеличения концентрации фосфора.

Расчет стехиометрических коэффициентов 
показал, что наиболее крупные и термостабиль-
ные включения 5 типа имеют соотношение сум-
марного содержания железа, марганца и хрома к 
кремнию равное 3, что соответствует известно-
му стабильному силициду Mn3Si. Более дисперс-
ные силициды сформированы с избытком желе-
за-марганца, поэтому их формирование в области 
температур, соответствующих уменьшению рас-
творимости силицидов, происходит за счет алю-
миния и, вероятно, никеля. Нагрев в области 
700…800°С приводит к растворению силицидов.

ВЫВОДЫ
Таким образом установлено, что при разных 

температурах нагрева возникают разные морфо-
логические особенности и меняется химический 
состав интерметаллидных включений. Нагрев 
при температуре 750°С способствует образова-
нию включений сложной формы с развитой по-

верхностью, что при нагреве в низкотемператур-
ной области из-за уменьшения растворимости 
силицидов может приводить к значительному 
увеличению концентрации алюминия в силици-
дах. Установлено, что в кремнийсодержащих ин-
терметаллидах в интервале 750…830°С вследствие 
диффузионных процессов возрастает концентра-
ция алюминия, которая приводит к обеднению 
прилегающих участков матрицы и сопровождает-
ся образованием полостей между интерметалли-
дом и матрицей. По нашему мнению, это может 
способствовать снижению прочностных характе-
ристик сплава в данном диапазоне температур.

Авторы данной работы заявляют, что у них 
нет конфликта интересов. 
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ON THE EFFECT OF HEATING OF TWO-PHASE ALLOYED  
BRASSES ON MORPHOLOGICAL PECULIARITIES  

OF INTERMETALLIC INCLUSIONS
A. V. Svyatkin1, *, A. M. Gnusina1, N. N. Gryzunova1
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Changing the morphology of intermetallic inclusions a two-phase alloyed brass is studied during its heating 
in a hot deformation temperature range. During heating, the redistribution of elements between silicide 
inclusions and matrix solution is found to occur, which, in a temperature range of 750–830°С, results in 
the silicide surface exfoliation and loss of coherence.

Keywords: alloy strengthened with intermetallics, two-phase brass, silicide inclusions, silicide destruction, loss 
of coherence, connectivity of inclusion elements
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Промышленный сплав Ti–6Al–4V был получен практически в однофазном состоянии, сформи-
рованном мелкодисперсными глобулярными a-зернами со средним размером 12 мкм, при ис-
пользовании термомеханической обработки, включающей горячую прокатку. Микротекстура и 
структура сплава были изучены методами рентгеновской дифрактометрии, просвечивающей и 
растровой электронной микроскопии, в том числе ориентационной. Обнаружено, что для a-зерен 
в плоскости прокатки выполняются ориентационные соотношения Бюргерса и обеспечиваются 
двойниковые ориентации. Установлено существенное рассеяние кристаллографических ориента-
ций a-зерен друг относительно друга (до 10–15°) для каждой группы близких ориентировок Бюр-
герса как результат пластической деформации прокаткой при высоких температурах. Выявлены 
кластеры микротекстурных областей в слоистой микроструктуре зерен, механизмы образования 
и взаимные кристаллографические разориентации микротекстурных областей и зерен в сплаве.

Ключевые слова: титановый сплав, термомеханическая обработка, микроструктура, фазовый состав, 
текстура, микротекстурные области
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ВВЕДЕНИЕ
Широкое применение легированных тита-

новых сплавов в авиакосмической промышлен-
ности и на транспорте обусловлено их низкой 
плотностью, высокой удельной и усталостной 
прочностью, жаропрочностью, превосходной 
коррозионной стойкостью [1–4]. Термическая 
(ТО) и термомеханическая (ТМО) обработка 
позволяет управлять формированием микро-
структуры, текстуры и фазового состава объ-
емных сплавов титана [2, 3]. Режимы обработ-
ки контролируют массовую долю, глобулярную 
или пластинчатую морфологию, размеры и про-
странственное распределение гексагональной 
(ГПУ) a-фазы в b (ОЦК)-матрице [2, 3]. При за-
калке титановые сплавы могут испытывать мар-
тенситное b→a′-превращение, а в результате ТО 

или ТМО диффузионно контролируемое поли-
морфное b→a-превращение (ПП) при темпера-
туре ниже ТПП с образованием a-фазы пластин-
чатой или глобулярной морфологии [1–9].

Уникальной особенностью титановых спла-
вов является сравнительно низкий уровень 
упругих свойств (модулей Юнга и сдвига поли-
кристаллов и упругих констант монокристаллов) 
и даже их аномальное снижение в ряде сплавов 
при охлаждении, что определяет потерю термо-
динамической и механической устойчивости ре-
шетки b-фазы перед b→a′-мартенситным пре-
вращением [3–6]. А другая важная особенность 
заключается в наличии гигантского термическо-
го расширения a-фазы [7] и эффекта сверхпла-
стичности титановых сплавов при повышенных 
температурах [8, 9].

mailto:pushin@imp.uran.ru
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Кроме того, большое влияние оказывают ле-
гирующие элементы, которые имеют различную 
максимальную растворимость в a- и b-фазах и 
по-разному воздействуют на их фазовую ста-
бильность. Так, алюминий, являющийся a-ста-
билизатором, отличает бóльшая растворимость 
в a-фазе, тогда как, напротив, b-стабилизаторы, 
например,такие химические элементы как ва-
надий или железо, лучше растворяются в b-ма-
трице титановых сплавов, в том числе изменяя 
межатомные расстояния и периоды кристалли-
ческой решетки a- и b-фаз [3–6].

Как известно, условия эксплуатации газотур-
бинных двигателей (ГТД) представляют собой 
одни из самых сложных режимов нагружения 
термомеханической системы. Используемые 
в ГТД детали и конструкции, изготовленные 
из промышленных сплавов титана, особенно 
испытывающие вращение и вибрации, долж-
ны обладать высокой усталостной прочностью 
[6, 10–14]. Так, более 85% времени эксплуатация 
данных сплавов может сопровождаться цикли-
ческими нагрузками [15]. Опыт применения 
сплавов в авиации и лабораторные исследова-
ния показывают, что титановые сплавы обна-
руживают необычное явление, известное как 
“холодная усталость при выдержке” (cold dwell 
fatigue). Вследствие выдержки под нагрузкой при 
циклическом нагружении происходит резкое со-
кращение долговечности из-за преждевремен-
ного зарождения и роста так называемых фасе-
точных трещин [15–24]. При этом в качестве их 
потенциальных зародышей или предшествен-
ников часто рассматриваются микротекстурные 
области (МТО) или даже макрозоны, возникаю-
щие при испытаниях или ранее присутствовав-
шие в исходном состоянии. 

МТО представляют собой кластеры сосед-
них или соприкасающихся несвязанных зерен 
a-фазы или области, связанные в одно зерно, 
с близкой или подобной ориентацией [18]. При 
этом МТО могут охватывать зерна как для “лег-
кого”, так и для “трудного” скольжения. Причи-
ны появления МТО до сих пор остаются невыяс-
ненными [21]. Обсуждаются микроструктурные 
особенности МТО, и часто экспериментально 
фиксируется их отрицательная роль, которая за-
ключается в снижении на один-два порядка ко-
личества циклов до разрушения при испытани-
ях малоцикловой усталости (МЦУ) с выдержкой 
по сравнению с обычной МЦУ (без выдержки). 

Один из наиболее подробно изученных по дан-
ной проблеме – титановый сплав Ti–6Al–4V 
[15, 23–29].

Установление природы и закономерностей 
зарождения и роста трещин, образующихся 
при МЦУ или МЦУ с выдержкой в титановых 
сплавах, подвергнутых различным ТМО, явля-
ется критической задачей при оценке эксплу-
атационного ресурса титановых деталей и кон-
струкций. И при этом необходимы, во-первых, 
детальное изучение микроструктуры и свойств 
сплавов, а во-вторых, систематический кон-
троль готовых изделий в условиях производства 
с целью предотвращения их преждевременного 
разрушения при использовании. А современ-
ное моделирование механического поведения 
титановых сплавов при МЦУ (и особенно с вы-
держкой) должно учитывать микроструктурные 
аспекты зарождения и кинетики роста новой 
фазы, как и эволюции структурных дефектов 
наряду с макроскопическим феноменологиче-
ским описанием процессов пластичности и раз-
рушения [8, 9, 20, 29–31]. 

С учетом сказанного нами была поставлена 
цель настоящей работы, которая заключалась в 
комплексном анализе микроструктуры и тексту-
ры исходного промышленного титанового спла-
ва Ti–6Al–4V в трех проекциях – продольной 
плоскости прокатки и двух поперечных сечениях 
вдоль и поперек направления прокатки [32–33].  
Затем аналогичные структурно-текстурные ис-
следования будут проведены на образцах по-
сле испытаний МЦУ (на головках и вблизи 
поверхности разрушения) наряду с их фракто-
графическим анализом. Это позволит выпол-
нить 3D-реконструкцию структуры и ее эволю-
ции при испытаниях МЦУ и МЦУ с выдержкой 
сплава. Наконец, полученные результаты будут 
сопоставлены с данными механических и уста-
лостных свойств сплава с целью установления 
механизма и характера разрушения образцов 
при МЦУ. 

МАТЕРИАЛ И МЕТОДИКИ 
ИССЛЕДОВАНИЯ

Объекты исследований были отобраны из 
массивной промышленной плиты – заготовки 
изделия из титанового сплава Ti–6Al–4V в со-
стоянии после ТМО. Сплав Ti–6Al–4V был из-
готовлен ПАО ВСМПО-АВИСМА (Россия). Его 

Таблица 1. Химический состав сплава Ti–6Al–4V (в мас.%)

Ti Al V Zr Si Fe C O N H
Осн. 6.6 4.3 0.021 0.026 0.21 0.009 0.175 0.002 0.0022
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химический состав приведен в табл. 1. Чтобы ис-
ключить неблагоприятный эффект внутризерен-
ной анизотропной пластинчатой морфологии 
a-фазы, нами была использована специальная 
ТМО, которая обеспечила получение в сплаве 
глобулярной мелкозернистой (МЗ) структуры 
a-фазы [29].

Для комплексного изучения микроструктуры 
и фазового состава сплава использовали различ-
ные методики пробоподготовки, методы рент-
геновского структурно-фазового анализа q/2q 
(РСФА), просвечивающей (ПЭМ) и растровой 
(РЭМ) электронной микроскопии, включаю-
щие различные виды структурно-фазового кон-
траста (в обратно отраженных, BSE, или вторич-
ных, SE, электронах), локальный элементный 
анализ и картирование при энергодисперсион-
ной спектроскопии (ЭДС), ориентационную 
растровую электронную микроскопию (ОРЭМ, 
основанную на количественном цифровом ана-
лизе линий Кикучи при дифракции обратно рас-
сеянных электронов, ДОРЭ). ОРЭМ позволила 
получить изображения карт распределения зе-
рен и субзерен по их размерам и кристаллогра-
фическим ориентациям, в том числе в углах Эй-
лера, прямые и обратные полюсные фигуры. Все 
исследования в данной работе были проведены 
на образцах в продольной плоскости прокатки 
(обозначенной нормалью ND). Отметим также, 
что направление прокатки в тексте и на рисун-
ках обозначено RD, а нормаль к нему – как TD.

Пробоподготовку осуществляли следующим 
образом. Первоначально образцы вырезали 
электроэрозионным методом. Выполняли пред-
варительную механическую шлифовку образ-
цов. Необходимую финишную полированную 
поверхность образцов обеспечивали с помощью 
методики ионного травления на установке PIPS 
II (Великобритания). Это является требованием 
для получения информации высокого качества 
при фазовом, структурном и текстурном анализе 
методами РЭМ. Так, при использовании методов 
ДОРЭ размеры образца не должны были превы-
шать по толщине 1–3 мм, по диаметру – 10 мм, 
гладкая поверхность образцов должна быть без 
механического наклепа и оксидной пленки. Тон-
кие фольги для ПЭМ были получены струйным 
электролитическим методом на установке Te-
nuPol 5 (Дания) с последующей ионной очисткой.

РСФА образцов проводили на дифракто-
метре Brucker D8 Advance (Германия) в Cu Kα-
излучении. ПЭМ- и РЭМ-исследования вы-
полняли на оснащенных ЭДС-микроскопах 
отдела электронной микроскопии ЦКП ИФМ 
УрО РАН: ПЭМ Tecnai G2 30 при ускоряющем 
напряжении 300 кВ (Нидерланды), РЭМ Tescan 

Mira (Чехия) с полевой термоэмиссионной пуш-
кой и системой EDS и EBSD Oxford Instrument 
(Великобритания) и Quanta 200 (Нидерланды) с 
W-катодом и системой EDS и EBSD Pegasus. Для 
химического элементного микроанализа, тек-
стурного и микроструктурного анализа в РЭМ 
использовали ускоряющее напряжение 30 кВ. 
При локальном элементном химическом ана-
лизе погрешность измерений процентного со-
держания элементов составляет от 0.1 мас. % до  
0.5 мас. %, что зависит от порядкового номера 
анализируемого элемента (более тяжелые эле-
менты детектируются с меньшей ошибкой по 
сравнению с легкими) и условий съемки (типа 
катода, плотности тока, диаметра зонда, уско-
ряющего напряжения, среды). ДОРЭ позволила 
определять ориентацию отдельных зерен, ана-
лизировать кристаллографическую текстуру (со 
стандартной погрешностью ±2°), размеры, форму  
и пространственное распределение зерен, грани-
цы, разориентации соседних зерен, двойники.

РЕЗУЛЬТАТЫ ИССЛЕДОВАНИЙ 
Типичный спектр РСФА на рис. 1 в мень-

ших углах дифракции 2q демонстрирует наибо-
лее сильные брэгговские отражения 1010, 0002, 
1011 и 1120 a-фазы, определяющие четко выра-
женную текстуру кристаллографических ориен-
таций a-зерен в плоскости прокатки. Видно, что 
основной фазовой составляющей в плите изуча-
емого сплава является a-фаза. Наличие слабых 
по интенсивности отражений исходной b-фазы 
110 и 200 позволяет оценить количество оста-
точной b-фазы как не превышающее 3–5 мас.% 
(рис. 1).

Из представленных данных РСФА следует, 
что кристаллографическая текстура a-зерен в 
плоскости прокатки характеризуется тремя ос-
новными компонентами: базисной {0001}, при-
зматической {1010} и пирамидальной {1011}. По 
качественной оценке, при учете факторов по-
вторяемости, различных при дифракции для 
разных атомных плоскостей, объемные доли 
(количество) зерен с указанными кристаллогра-
фическими ориентациями сопоставимы.

Детальный анализ микроструктуры спла-
ва был выполнен, используя различные мето-
дические возможности современной РЭМ и 
ПЭМ. РЭМ-изображения, полученные в режи-
ме вторичных электронов (SE), представлены на 
рис. 2а, б. Видно, что кристаллиты a-фазы имеют 
практически равноосную глобулярную форму со 
средним размером, близким 12 мкм, и характе-
ризуются на гистограмме весьма узким распре-
делением по размерам (не превышая величины 
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двух средних размеров при анализе по площади 
1 мкм2) (рис. 2а, в). При съемке SE-изображений 
с  большей  на  порядок  площади  образца  были  
также  выявлены  редко  расположенные  отдель-
ные более крупные a-зерна размером вплоть до 
130  мкм  (рис.  2г).  Наконец,  на  рис.  2а,  б  обна-
руживается слабая тенденция к планарной сло-
истости a-зерен в направлении RD.

РЭМ-изображения на рис. 3а, 4а, б иллюстри-
руют более мелкие b-зерна, как правило, распо-
ложенные  в  тройных  стыках  a-зерен,  и  круп-
ные b-зерна, содержащие a-пластины пакетной 
морфологии.  Также  видны  тонкие  двойники  в  
a-зернах (отмечены стрелками). На рис. 4в при-
ведено  светлопольное  ПЭМ-изображение  сты-
ка  трех  зерен  α-фазы  и  расположенного  между  
ними пакета a-кристаллов внутри бывшей и ча-
стично сохранившейся b-фазы.

Карты распределения химических элементов 
Al,  Ti,  V  показаны  на  рис.  3.  Отчетливо  видно,  
что имеет место локальное обогащение ванади-
ем  приграничных  областей  a-зерен  и,  возмож-
но,  остаточных  тонких  прослоек  b-фазы  ши-
риной до 2  мкм (рис.  3г),  в  то  время как в  теле  
зерен  выше  концентрация  титана  и  алюминия,  
последнего вплоть до 13 ат.% (рис. 3д, е).

ОРЭМ методом ДОРЭ позволяет определить 
характер  изменения  разориентаций  кристалли-
тов в углах Эйлера, что видно на изображениях 
микроструктуры, приведенной на рис. 5. Основ-

ным преимуществом способа кодирующей окра-
ски  на  цветовой  диаграмме  Родригеса–Франка  
является  возможность  соотнести  внутреннюю  
систему  координат,  привязанную  к  кристалли-
ту,  с  внешней  системой  координат,  связанной  
с  положением  шлифа  в  РЭМ  и  определяющей  
разориентировку  зерен  по  цвету  или  даже  рас-
чету угла между вектором в кристалле и норма-
лью Z||ND. Для сравнения на рис. 5б приведена 
типичная ДОРЭ-карта, полученная с плоскости 
поперечного сечения в головке образца этого же 
сплава после МЦУ. На рис. 5б отчетливо видна 
полосовая  слоистая  микроструктура,  образо-
ванная a-зеренами,  в  отличие от  рис.  5а,  полу-
ченного  с  плоскости  исходной  плиты,  где  цве-
товое  распределение  зерен  по  разориентациям  
имеет слабовыраженный характер.

Рисунки  6а  и  7а  представляют  ДОРЭ-кар-
ты  распределения  a-зерен  в  других  методиче-
ских  модификациях:  по  размерам  и  кристал-
лографическим  ориентациям,  в  том  числе  в  
виде  увеличенных  фрагментов  ДОРЭ-карты  
(рис. 6б, в, 7б–г). Совпадение цветов различ-
ных a-зерен  на  ориентационных  ДОРЭ-картах  
(рис.  6),  определяемых  стандартным  треуголь-
ником  обратной  полюсной  фигуры  (ОПФ),  ха-
рактеризует  близость  кристаллографической  
ориентации данных зерен. Видно, что они обра-
зуют короткие цепочки, как правило вдоль RD, 
из нескольких близко ориентированных a-зерен 

Рис.  1.  Рентгеновская  дифрактограмма,  полученная  в  плоскости  прокатки  (ND)  исходной  плиты  
сплава Ti–6Al–4V.
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с синей (полюс ОПФ 1010), зеленой (полюс 1210) 
и красно-розовой (полюсы, близкие 0001 и 1011) 
цветовой  кодировкой  на  ОПФ,  отвечающей  
плоскостям  призматической,  базисной  и  пира-
мидальной, соответственно, которые параллель-
ны плоскости прокатки.

В  ином  варианте  методики  ДОРЭ  на  рис.  7  
цветовой  кодировкой  показано  распределение  
зерен по размерам и углам разориентацииих гра-
ниц. Отчетливо видны области различной лока-
лизации a-зерен, во-первых, выделенные общим 
цветом по совпадающему размеру кристаллитов 
(заданным справа под рисунком цветовой шка-
лой). Во-вторых, они отличаются разориентаци-
ей друг относительно друга, что показано распо-
ложениями  проекций  атомно-кристаллической  
решетки a-фазы на плоскость изображений или 
цветом  межкристаллитных  границ,  заданным,  
приведенными  слева  под  рисунком  интервала-

ми  угловой  разориентации.  (Цветом  кодируют-
ся  выбранные  малоугловые  (2°–15°),  средне-  и  
большеугловые разориентации трех  диапазонов 
углов 15°–58°, 58°–62°, больше 62°).

Таким  образом,  на  рис.  7  выделен  основной  
массив  изображенных  синим  цветом  достаточ-
но  произвольно  ориентированных  a-зерен  наи-
меньшего  размера.  На  их  фоне  на  плоскости  
прокатки видны планарные направленные вдоль 
(RD)  и  поперек  (по  TD)  кластеры  a-зерен  раз-
личного  размера,  но  одного  зеленого,  желтого  
или розового цвета в пределах одного кластера.

При этом в кластерах преобладают малоугловые 
разориентиции границ. Данные кластеры, очевид-
но,  являются  своеобразными  зародышами  МТО.  
Они не образуют одно сплошное связанное зерно, 
и индивидуально не связаны, т. е. обособлены гра-
ницами или “вставками” a-зерен других размеров. 
Количество кластеров невелико (порядка 10/мм2).

Рис. 2. РЭМ SE-изображения структуры (a, б) для двух различных областей в продольной плоскости прокатки и соответ-
ствующие гистограммы распределения a-зерен по размерам (в, г) в исходной плите сплава Ti–6Al–4V.
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Рис.  3.  РЭМ-изображение структуры сплава  (а),  карты распределения химиче-
ских элементов (б – Al, в – Ti, г – V), характеристические спектры (д) и пример 
таблицы химического состава (е), полученного методом ЭДС в характеристиче-
ском излучении.  Стрелками отмечены плоские двойниковые границы a-зерен.

Рис. 4. РЭМ-изображения (a, б) и светлопольное (в) ПЭМ-изображение структуры сплава Ti–6Al–4V в исходной плите. 
Стрелками отмечены плоские двойниковые границы a-зерен. 
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Рис. 5.  ДОРЭ-карты в углах Эйлера (a,  б),  цветовая шкала углов Эйлера (на вставке к рисунку а) и цветовая диаграмма 
Родригеса–Франка разворотов a-кристаллитов в зависимости от углов Эйлера (в) в плоскости прокатки исходной плиты 
сплава Ti–6Al–4V (а) и поперечного сечения головки образца после испытаний МЦУ исходной плиты сплава Ti–6Al–4V 
(б). Цветной рисунок online.

Рис. 6. ДОРЭ-карта в цветах ОПФ (а), ее увеличенные фрагменты с обозначением ориентации эле-
ментарной ячейки a-фазы (б, в) и стандартный стереографический треугольник ОПФ (г) ГПУ a-фазы 
с цветовой кодировкой по главным кристаллографическим направлениям. Изображения получены с 
плоскости прокатки исходной плиты сплава Ti–6Al–4V. Цветной рисунок online.
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Сравнительно  близко  ориентированные  
a-зерна в  пределах МТО в плоскости прокатки 
характеризуются  близкими  направлениями  оси  
c в основном вдоль и поперек RD.

Были  построены  прямые  полюсные  фигу-
ры (ППФ) с соответствующими ДОРЭ-картами 
(рис. 8) и приведены типичные стандартные тре-
угольники ОПФ в трех проекциях (рис. 9), опре-
деляющие в плоскости прокатки кристаллогра-
фические  ориентации  нормалей  к  плоскостям  
a-зерен.  Кроме  того,  если  рис.  8а  представлен  
интегральной  ДОРЭ-картой,  соответствующей  
ППФ, расположенной ниже (рис. 8г), то на ри-
сунках  8б,  в  выделены a-зерна  только тех  ори-
ентаций,  которые  отмечены  полюсами,  соот-
ветствующими  призматическим  (рис.  8б,  д)  и  
базисным (рис. 8в, е) плоскостям. Обнаружено, 

что  в  продольной  плоскости  прокатки  преоб-
ладают  α-зерна,  залегающие  призматическими  
плоскостями  в  ней  и,  соответственно,  их  ба-
зисная  плоскость  ей  перпендикулярна,  т.е.  ось  
с‖RD.  В  то  же  время  более  редко  встречаются  
α-зерна с базисной плоскостью, которая незна-
чительно  отклоняется  от  плоскости  прокатки.  
Зерна,  ориентированные  по  пирамидальной  
плоскости,  представлены  статистическим  рас-
пределением  по  разным  направлениям  норма-
лей  случайным  образом,  что  можно  наблюдать  
для  них  при  внимательном  анализе  направ-
ления  изображений  проекций  ГПУ-ячейки  
(см. рис. 6, 7). 

На рис. 9 наряду с основными полюсами вну-
три ОПФ видны полюса от произвольно ориен-
тированных a-зерен, практически заполняющие 

Рис. 7. ДОРЭ-карта распределения a-зерен по размерам (a) и ее увеличенные фрагменты 
(б–г) с обозначением цветовой кодировки разориентации границ зерен (слева внизу) и 
размера  зерен  (справа  внизу),  а  также  кристаллографической  ориентации  в  виде  про-
екций  элементарной  ячейки  a-фазы.  Карта  получена  с  плоскости  прокатки  исходной  
плиты сплава Ti–6Al–4V.
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поля  всех  треугольников  ОПФ,  построенных  в  
трех проекциях X, Y, Z.

Метод ДОРЭ позволяет также провести коли-
чественный  цифровой  анализ  кристаллографи-
ческой ориентации a-зерен в сплаве,  представ-
ленный, например, на рис. 10а соответствующей 
гистограммой  частоты  их  встречаемости  по  
угловой  разориентации.  Из  рис.  10а  видно,  что  
гистограмму  отличает  немонотонное  распре-
деление  разориентаций  a-зерен  в  плоскости  
прокатки плиты сплава Ti–6Al–4V. Как извест-
но,  пластинчатые  кристаллы  a-фазы  связаны  с  
b-матрицей  ориентационными  соотношениями  
(о.с.) Бюргерса (табл. 2) [34].

Кроме того,  при ТМО в широком интервале 
температур титан и его сплавы наряду со сколь-
жением дислокаций как в b, так и в a-фазах, спо-
собны испытывать механическое двойникование 
по  различным  кристаллографическим  системам  
[35]. Поэтому модельный расчет разориентаций, 
представленных на рис. 10б, нами был выполнен, 
используя функцию Гаусса для описания спектров 
частоты встречаемости a-зерен по углам разори-
ентации, отвечающим, во-первых, о.с. Бюргерса 
(табл.  2  [34])  и,  во-вторых,  двойникам  в  a-фазе 
титана (таблица 3 [35]). Хорошее количественное 
совпадение полученных экспериментальных дан-
ных и расчетного моделирования пиков угловой 

Рис. 8. Интегральная ДОРЭ-карта (а) и соответствующая ей ППФ (г), а также ДОРЭ-карты (б, в), отвечающие выделен-
ным красным цветом полюсам на ППФ (д, е), полученные с плоскости прокатки исходной плиты сплава Ti–6Al–4V.

Рис.  9.  Типичные  треугольники  ОПФ  в  трех  проекциях  (X||RD, Y||TD, Z||ND)  для  плоскости  прокатки  ND  исходной  
плиты сплава Ti–6Al–4V.
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разориентации  доказывает,  что  в  исследуемой  
плите  сплава,  подвергнутого  значительной  по  
величине горячей прокатке,  кристаллиты глобу-
лярной α-фазы находятся в ориентационном со-
отношении друг с другом, определяемом, во-пер-
вых,  о.с.  Бюргерса,  а,  во-вторых,  двойниковым  
соответствием.  Разностный  анализ  спектров  
встречаемости выявляет остаток, монотонно рас-
пределенный  по  углу  разориентации,  который  
определяет наличие произвольно ориентирован-
ных зерен α-фазы. 

ОБСУЖДЕНИЕ РЕЗУЛЬТАТОВ
Основные полученные в работе на промыш-

ленном  титановом  сплаве  Ti–6Al–4V  экспе-
риментальные  результаты  по  изучению  ми-
кроструктуры  и  текстуры  можно  объяснить  
следующим  образом.  Появление  преимуще-
ственно глобулярных a-зерен, кристаллографи-
чески  ориентированных  по  о.с.  Бюргерса:  {110}
b||{0001}a;  <111>b||<1120>a,  наблюдается  в  спла-
вах титана, первоначально подвергнутых значи-
тельной пластической холодной деформации (с  
последующим  отжигом)  или  при  повышенных  
температурах  деформации,  и  в  зависимости  от  
конкретного режима можно получить глобуляр-
ную морфологию a-зерен со средними размера-
ми от 0.5 мкм до 80 мкм [8, 15–18]. Наблюдаемое 
нами на рис. 10а заметное рассеяние кристалло-

графических ориентаций (вблизи о.с. Бюргерса) 
a-зерен  может  быть  обусловлено  пластической  
деформацией прокаткой, прогрессирующей при 
нарастании  ее  степени  и,  следовательно,  уров-
ней  дефектности,  фрагментации  и  кристалло-
графической разориентации зерен в сплаве. При 
этом  реализуется  механизм  ориентированного  
гетерогенного  зарождения  и  последующего  ро-
ста a-зерен в b-матрице, а затем их конкурент-
ная глобуляризация.

Термодеформационно-индуцированное b→a-
ПП при ТМО происходит и практически полно-
стью  завершается  при  высоких  температурах.  
При  этом  процесс  пластической  деформации  с  
одной стороны, обеспечивает необходимое фор-
моизменение  плиты,  а  с  другой,  механическое  
двойникование зерен a-фазы при некотором со-
хранении остаточной b-матрицы (<5 мас.%). 

Можно  полагать,  что  появление  части  a-зе-
рен  с  произвольными  ориентациями,  отлича-
ющимися от о.с. Бюргерса и двойниковых ори-
ентаций,  возможно  вследствие  динамической  

Таблица 2. Углы разориентации для 12 ориентационных соотношений Бюргерса при β→α-превращении в тита-
новом сплаве [34]

№ о.с. 1 2 3 4 5 6 7 8 9 10 11 12
Углы, град 0 11 60 60 61 61 61 61 63 63 90 90

Таблица 3.  Углы разориентации для 5 систем двойни-
кования в α-фазе [35]

Плоскость 
двойникования K1

(1121) (1011) (1122) (1124) (1012)

Углы, град 35 57 64 77 85

Рис. 10. Экспериментальная (а) и расчетные (б) гистограммы распределения угла разориентации a-кристаллов в 
плоскости прокатки плиты сплава Ti–6Al–4V. Жирная сплошная линия соответствует суммарной функции Гу-
асса, состоящей из функций Гаусса для о.с. Бюргерса (сплошные тонкие линии) и для двойниковых ориентаций 
(штриховые линии).
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рекристаллизации a-зерен при продолжении 
ТМО. Если реализация о.с. Бюргерса обуслов-
лена ориентированным ПП, то специфическая 
роль двойникования связана с действующими 
деформационно-аккомодационными процес-
сами. Для двойников с учетом имеющих место 
взаимных комбинаций двойниковых кристаллов 
углы разориентации составляют 35° и 85° или 
57°, 64° и 77° (соответственно с растяжением 
или сжатием вдоль оси с) [35]. Обнаружено, что 
особая слоистая глобулярная структура, выде-
ленная кристаллографической текстурой зерен 
a-фазы сплава после ТМО, содержит микроско-
пические зародыши МТО.

ВЫВОДЫ
При анализе представленных результатов 

можно сделать следующие основные выводы:
1)	ТМО промышленного сплава ВТ6  

(Ti–6Al–4V), выполненная с использованием 
горячей прокатки, обеспечивает при температу-
рах ниже Тпп практически полное b→a-ПП с об-
разованием глобулярных высокооднородных по 
размерам и равноосных зерен a-фазы, средний 
размер которых составляет 12 мкм. Количество 
остаточной b-фазы не превышает 5 мас.%.

2)	Обнаружено, что взаимные кристаллогра-
фические ориентации и текстура зерен a-фазы в 
сплаве определяются в основном о.с. Бюргерса: 
{110}b||{0001}a; <111>b||<1120>a и механическим 
двойникованием.

3)	Установлено существенное рассеяние кри-
сталлографических ориентаций a-зерен (до 10–
15°) для каждой группы близких ориентировок, 
что может быть обусловлено механизмом гете-
рогенного зарождения и последующего роста 
a-кристаллов в b-матрице, подвергаемых пла-
стической деформации прокаткой при высоких 
температурах вплоть до завершения b→a-ПП.

4)	Развитие большой горячей пластической 
деформации обеспечивает также появление 
двойников в образующейся a-фазе, сопрово-
ждается ее глобуляризацией и возможной ди-
намической рекристаллизацией, что в свою 
очередь определяет появление части a-зерен с 
произвольными ориентациями.

5)	Обнаруживаемая микроструктура a-зерен 
характеризуется как слоистая по отношению к 
плоскости прокатки. В пределах анализируемо-
го верхнего слоя по плоскости прокатки a-зер-
на ориентационно выделены вдоль (по RD) и 
поперек (по TD). При этом кристаллографиче-
ские плоскости базисная {0001}, призматическая 
{1010} или пирамидальная {1011} ГПУ-решетки 
a-фазы преимущественно параллельны плоско-
сти прокатки.

6)	Слоистая микроструктура a-зерен содержит 
также некоторое количество (порядка 10/мм2)  
специфических, вытянутых вдоль или поперек 
направления прокатки столбчатых или планар-
ных кластеров (или зародышей) МТО, выде-
ленных общими о.с. Бюргерса: в пределах кла-
стера почти совпадают кристаллографические 
плоскости индивидуальных a-зерен. МТО, тем 
не менее, не образуют связанных протяженных 
a-зерен, несовершенны и индивидуально обо-
соблены межкристаллитными границами или 
даже разделены зернами других большеугловых 
разориентаций. 

7)	Анализ распределения элементного хими-
ческого состава выявляет повышенную локали-
зацию ванадия в окрестностях границ a-зерен, 
на стыках которых возможно также сохранение 
прослоек остаточной b-фазы. Это сопровожда-
ется обеднением ванадием самих зерен и, соот-
ветственно, обогащением их по Ti и особенно Al 
(до 13 ат.%).

Работа выполнена в рамках Госзадания 
(шифр “Структура”) Г.р. № 122021000033-2 
ИФМ УрО РАН с использованием научного 
оборудования отдела электронной микроскопии 
ЦКП ИФМ УрО РАН при поддержке РНФ № 21-
79-30041 “Закономерности критичности в ма-
териалах с дефектами, разработка подходов по 
мониторингу и прогнозированию ресурса при 
широкодиапазонном силовом и энергетическом 
воздействии (приложения в авиационном мото-
ростроении)”. В рамках РНФ были поставлены 
и сформулированы цели и задачи исследования, 
изготовлен сплав в однофазном мелкозернистом 
состоянии a-фазы методом ТМО, проведено ме-
таллографическое изучение и комплексное об-
суждение всех полученных в работе результатов.

Авторы данной работы заявляют, что у них 
нет конфликта интересов. 
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STRUCTURAL-PHASE TRANSFORMATIONS  
AND CRYSTALLOGRAPHIC TEXTURE IN COMMERCIAL TI–6AL–4V 

ALLOY WITH GLOBULAR MORPHOLOGY OF α-PHASE GRAINS:  
THE ROLLING PLANE

V. G. Pushin1, 2, *,  D. Yu. Rasposienko1,  Yu. N. Gornostyrev1, 2,  N. N. Kuranova1,  V. V. Makarov1,  
E. B. Marchenkova1,  A. E. Svirid1,  O. B. Naimark2,  A. N. Balakhnin2, and V. A. Oborin2

1Mikheev Institute of Metal Physics, Ural Branch, Russian Academy of Sciences, Ekaterinburg, 620108 Russia
2Institute of Continuous Media Mechanics, Ural Branch, Russian Academy of Sciences, Perm’, 614013 Russia

*e-mail: pushin@imp.uran.ru

The commercial Ti–6Al–4V alloy was obtained in an almost single-phase state, formed by finely dispersed 
globular α-grains with an average size of 12 μm, using thermomechanical processing, including hot rolling. 
The microtexture and structure of the alloy were studied using X-ray diffractometry and transmission and 
scanning electron microscopy, including orientation microscopy. It is found that for α-grains the Burgers 
orientation relationships are satisfied, and twin orientations are ensured in the rolling plane. A significant 
scattering of the crystallographic orientations of α-grains relative to each other (up to 10°–15°) is estab-
lished for each group of close Burgers orientations as a result of plastic deformation by rolling at high 
temperatures. Clusters of microtexture regions in the layered microstructure of grains and the formation 
mechanisms and mutual crystallographic misorientations of microtexture regions and grains in the alloy 
have been identified.

Keywords: titanium alloy, thermomechanical processing, microstructure, phase composition, texture, micro-
texture regions 
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Исследованы структура, химический и фазовый состав, микротвердость и шероховатость поверх-
ности жаропрочной хромоникелевой (в мас. %: 24.27 Cr; 18.81 Ni) аустенитной стали, подвергну-
той жидкостной цементации при температуре 780°С. Установлено, что микроструктура цементо-
ванного слоя преимущественно состоит из обогащенного углеродом аустенита (γ-фазы), карбида 
хрома Cr7C3 и цементита Fe3C. Выявлено, что карбиды выделяются как по границам, так и вну-
три аустенитных зерен, причем по мере удаления от поверхности стали количество и дисперс-
ность внутризеренных карбидов уменьшается. Установлено также, что жидкостная цементация 
приводит к повышению микротвердости поверхности стали от 200 до 590 HV0.025. Общая глу-
бина упрочнения составила около 200 мкм, при этом упрочненный слой является градиентным. 
Поверхность цементованной стали характеризуется большей шероховатостью (Ra = 2.40 мкм,  
Rz = 17.60 мкм) по сравнению с электрополированной поверхностью образцов до цементации  
(Ra = 0.17 мкм и Rz = 1.80 мкм), что обусловлено влиянием ряда факторов, в частности, окисле-
нием поверхности.

Ключевые слова: жаропрочная аустенитная сталь, жидкостная цементация, структура, фазовый со-
став, микротвердость, шероховатость поверхности
DOI: 10.31857/S0015323024060073,   EDN: WQSEBV

ВВЕДЕНИЕ
Машиностроительные изделия могут эксплу-

атироваться в различных условиях, включая воз-
действие повышенных температур и агрессив-
ных сред. Для работы при достаточно высоких 
температурах обычно используют различные 
стали, никелевые сплавы и тугоплавкие метал-
лы. При этом аустенитные стали по жаропроч-
ности превосходят все другие группы сталей и 
имеют более низкую стоимость, чем никелевые 
сплавы и тугоплавкие металлы. Кроме того, они 
отличаются хорошей свариваемостью, высокой 
пластичностью и удовлетворительной техноло-
гичностью [1]. В частности, одной из самых рас-
пространенных сталей данного класса, особенно 
в химической и нефтегазовой промышленности, 
является аустенитная сталь AISI 310S, которая 
может использоваться при температурах до 800–
1000°C даже в коррозионных средах, содержа-
щих концентрированные кислоты и щелочи.

С учетом условий эксплуатации, основные 
исследования стали AISI 310S направлены на 
изучение эволюции структуры и свойств при 
нагреве [2–5], коррозионной стойкости [6–10], 
водородного охрупчивания [11–15], горячего 
растрескивания [16, 17], свойств сварных соеди-
нений из данной стали [18, 19], износостойко-
сти [20]. Обобщая результаты различных работ, 
можно отметить, что существенной проблемой 
при длительной эксплуатации изделий из ста-
ли AISI 310S в условиях повышенных темпера-
тур является высокая вероятность образования 
σ-фазы и зернограничных карбидов, повыша-
ющих риск внезапного хрупкого разрушения и 
развития межкристаллитной коррозии. Поэтому 
поиск путей повышения долговечности изделий 
из стали AISI 310S сохраняет свою актуальность, 
при этом наиболее перспективным способом 
является создание защитных диффузионных 
или плакирующих слоев [21].
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По данным многочисленных исследований, 
поверхностное модифицирование, включая 
деформационные обработки [22–26], цемен-
тацию и азотирование [27–30], а также комби-
нированные обработки [31–33], способству-
ет значительному упрочнению и повышению 
эксплуатационных характеристик аустенитных 
хромоникелевых сталей. В частности, наши ис-
следования показали, что жидкостная цемента-
ция при температуре 780°С обеспечивает мно-
гократное (от 200 до 890 HV0.025) повышение 
микротвердости поверхности метастабильной 
аустенитной стали AISI 321 при общей глубине 
упрочнения около 500 мкм [34]. Отметим, что 
снижение температуры цементации позволя-
ет уменьшить карбидообразование и повысить 
уровень твердорастворного упрочнения. Однако 
имеется очень мало работ, посвященных поверх-
ностному модифицированию стали AISI 310S 
[35, 36], при этом в работе [36] было установ-
лено, что облучение электронным пучком спо-
собствует повышению усталостной прочности 
стали AISI 310S более чем в 2 раза. В этой связи 
значительный научный и практический интерес 
представляет применение жидкостной цемента-
ции для модифицирования поверхности данной 
стали, а также исследование структуры и свойств 
цементованной стали AISI 310S.

Следует также отметить, что при проведении 
поверхностных модифицирующих обработок 
аустенитных сталей необходимо учитывать воз-
можное влияние таких обработок на коррози-
онную стойкость. Наши исследования показа-
ли, что коррозионная стойкость стали AISI 321 
после цементации в аналогичных условиях не 
ухудшилась [34]. Это связано с тем, что атомы 
внедрения, в частности углерод, стабилизиру-
ют электронное строение железа (как аустенита, 
так и мартенсита), тем самым повышая его кор-
розионную стойкость [37, 38]. Кроме того, обра-
зуемые углеродом оксианионы являются эффек-
тивными ингибиторами и подавляют анодную 
коррозию [38].

Цель настоящей работы – исследование 
структуры, химического и фазового состава, 
микротвердости и шероховатости поверхности 
жаропрочной аустенитной стали AISI 310S, под-
вергнутой жидкостной цементации при темпе-
ратуре 780°С.

МАТЕРИАЛ И МЕТОДИКА 
ЭКСПЕРИМЕНТА

В качестве материала исследования была вы-
брана жаропрочная аустенитная сталь AISI 310S 
(аналог 10Х23Н18) следующего состава (мас. %): 

0.04 C; 24.27 Cr; 18.81 Ni; 0.013 Ti; 1.47 Mn; 0.65 Si;  
0.23 Mo; 0.25 Co; 0.165 V+Nb; 0.24 Cu; 0.034 P; 
0.004 S; остальное Fe. В состоянии поставки 
сталь представляла собой прокатанный лист 
толщиной 10 мм. Образцы для цементации из-
готавливали в виде пластин размерами 52×40 мм 
методом электроэрозионной резки на станке 
FANUC Robocut α-0iE. Термическую обработ-
ку (закалку) подготовленных образцов из стали 
AISI 310S проводили с целью уменьшения струк-
турной неоднородности по следующему режиму: 
нагрев до температуры 1100°С, выдержка при 
этой температуре в течение 60 мин, охлаждение 
в воду. Поверхность образцов подвергали меха-
ническому шлифованию и электролитическому 
полированию.

Жидкостную цементацию образцов закален-
ной стали AISI 310S проводили с использова-
нием лабораторной печи в тигле диаметром 100 
мм и высотой 300 мм в расплаве солей с добав-
лением карбида кремния состава (в мас. %) 80%  
Na2CO3 + 10% NaCl + 10% SiC при температуре 
780°С в течение 15 ч. После окончания цемента-
ции образцы охлаждали в воде. С целью удале-
ния оксидной пленки поверхность цементован-
ных образцов полировали в хлорно-уксусном 
электролите состава (в мас. %) 90% CH3COOH + 
+ 10% H2ClO4 в течение 30 с.

Микроструктуру и фазовый состав стали, а 
также поверхности образцов до и после цемен-
тации изучали с применением сканирующего 
электронного микроскопа (СЭМ) Tescan VEGA 
II XMU с системами рентгеновского энергодис-
персионного микроанализа (ЭДС) INCA EN-
ERGY 450 и анализа дифракции обратнорассе-
янных электронов (ДОРЭ) Advanced AZtec HKL. 
Подготовленные образцы травили в растворе 
состава 25 об. % HNO3 + 75 об. % HCl. Для ана-
лиза методом дифракции обратнорассеянных 
электронов, образцы не травили, а дополнитель-
но полировали, сначала с использованием кол-
лоидной суспензии оксида кремния SiO2 (зерно 
0.04 мкм), а затем на установке Linda SemPrep2 
в два этапа. При этом на первом этапе полиров-
ку осуществляли при ускоряющем напряжении 
10 кВ с углом наклона образца к ионному пучку 
равным 7° в течение 30 мин; на втором этапе по-
лировку осуществляли при ускоряющем напря-
жении 4 кВ с углом наклона образца к ионному 
пучку равным 5° в течение 5 мин.

Рентгеноструктурное исследование выполня-
ли на дифрактометре ДРОН-3 в CuКα-излучении. 
Определяли фазовый состав, угловое положение 
линий 2θ и интегральную ширину линий В. Коли-
чественный рентгенофазовый анализ проводили 
по методу DDM (Direct Derivation Method) [39].
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Микротвердость  по  методу  восстановленно-
го  отпечатка  определяли  на  приборе  Shimadzu  
HMV-G21DT  при  нагрузке  0.245  Н,  скорости  
нагружения 40 мкм/с и выдержке под нагрузкой 
15 с. Измерение микротвердости по глубине це-
ментованного  слоя  проводили  на  поперечном  
шлифе. Параметры шероховатости поверхности 
образцов  определяли  с  помощью  оптического  
профилометра Wyko NT–1100.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНЫЕ РЕЗУЛЬТАТЫ  
И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ

На  рис.  1  представлены  данные  о  микро-
структуре  стали  AISI  310S  после  термической  
обработки.  Структура  состоит  из  аустенитных  
зерен  (γ-фазы),  δ-феррита,  а  также  включений  
карбидов ванадия (V,Nb)C, хрома Cr7C3 и цемен-
тита Fe3C. Количественное содержание фаз при-

(а) (б)

(в) (г)

малоугловые

Рис. 1. Микроструктура (ДОРЭ) стали AISI 310S в закаленном состоянии: а – контраст полос; б – карта фаз с наложен-
ными границами в аустените; в – карта ориентировок (в направлении Z) аустенита; г – карта разориентировок границ в 
аустените.
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ведено в табл. 1. Как видно из рис. 1б, δ-феррит 
и  карбиды  расположены  преимущественно  на  
границах аустенитных зерен или вблизи них, при 
этом  δ-феррит  и  карбид  ванадия  (V,Nb)C  могут  
образовывать  скопления.  После  закалки  отсут-
ствует  преимущественная  ориентировка  зерен  
аустенита (см. рис. 1в), и в аустените преобладают 
большеугловые  границы  (см.  рис.  1г).  Отметим,  
что δ-феррит и карбиды не обнаруживаются с по-
мощью  рентгеноструктурного  анализа  (рис.  2а)   
ввиду  их  небольшого  количества  (см.  табл.  1).  
Микротвердость  стали  AISI  310S  в  закаленном  
состоянии составляет 200±8 HV0.025.

Структура поверхностного слоя цементован-
ной стали AISI  310S представлена на  рис.  3.  Из 
рис. 3а видно, что на глубине до 100–110 мкм на-
ходится сплошной слой с неравномерной трави-

мостью, а на глубине от 100–110 до 190–200 мкм 
неравномерной  травимостью  характеризуют-
ся  преимущественно  границы  аустенитных  зе-
рен,  двойников  и  прилегающие  к  ним  участки  
структуры.  Более  подробное  исследование  ми-
кроструктуры  слоя  с  неравномерной  травимо-
стью  показало  наличие  частиц,  выделившихся  
по  границам  аустенитных  зерен  и  двойников  
(см.  рис.  3б).  В  пределах  зерен  аустенита  также  
наблюдается  образование  большого  количества  
частиц  различной  дисперсности  (размером  от  
0.1–0.2 до 2–3 мкм), при этом по мере удаления 
от поверхности стали частицы становятся круп-
нее,  и  появляются  участки,  практически  сво-
бодные от выделений (см. рис.  3б,  3в).  В ниже-
лежащих слоях  (на  глубине более  100–110 мкм)  
можно видеть только выделение дисперсных ча-
стиц по границам аустенитных зерен и двойни-
ков, а  структурные изменения в пределах зерен 
аустенита не наблюдаются (см. рис. 3а).

Рентгеноструктурный анализ стали AISI 310S 
после  жидкостной  цементации  при  температу-
ре 780°С и удаления оксидной пленки показал,  
что в  поверхностном слое стали наряду с  γ-фа-

Рис. 2.  Рентгеновские дифрактограммы поверхности стали AISI 310S перед цементацией (а) и после це-
ментации (б).

Таблица 1. Количественное содержание A фаз (ДОРЭ) 
в стали AISI 310S после термической обработки

Фаза γ-Fe δ-Fe (V,Nb)C Cr7C3 Fe3C
A, % 98.74 0.57 0.47 0.16 0.06
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зой,  присутствует  карбид  хрома  Cr7C3  и  цемен-
тит Fe3C (см. рис. 2б). Количественный рентге-
нофазовый анализ показал содержание карбида 
хрома Cr7C3 в количестве 27.8 мас. % и цементита 
Fe3C в количестве 11.5 мас. %. Согласно резуль-
татам микрорентгеноспектрального анализа це-

ментованной стали (табл. 2), частицы на грани-
цах  аустенитных  зерен  (указаны  стрелками  1,  2  
на  рис.  3б)  содержат  повышенное  количество  
углерода и хрома,  что,  с  учетом данных рентге-
ноструктурного анализа (см. рис. 2б), позволяет 
идентифицировать данные частицы как карбиды 

(а) (б)

(в) (г)
С

Рис. 3. Микроструктура (СЭМ) поверхностного слоя стали AISI 310S после цементации: а – общий вид; б – участок, обо-
значенный  рамкой  1  на  рис.  а;  в  –  участок,  обозначенный  рамкой  2  на  рис.  а;  г  –  распределение  углерода  по  глубине  
поверхностного  слоя  (энергодисперсионный  микроанализ  проводили  вдоль  линии  сканирования,  которая  обозначена  
вертикальной стрелкой на рис. а). Стрелками 1–10 обозначены участки, на которых проводили точечный энергодиспер-
сионный микроанализ.
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хрома Cr7C3. Между скоплениями дисперсных 
частиц (размером 0.1–0.5 мкм), расположенны-
ми в теле зерна на различной глубине (указаны 
стрелками 3, 4 на рис. 3б), микрорентгеноспек-
тральный анализ не выявляет существенных 
различий химического состава, однако содержа-
ние углерода выше вблизи поверхности образца 
(см. табл. 2). Светлые участки, практически сво-
бодные от выделений (указаны стрелками 5, 6 на 
рис. 3б, 3в) характеризуются значительным раз-
бросом содержания углерода вплоть до его отсут-
ствия в некоторых участках (см. табл. 2).

Более крупные (размером около 1 мкм) ча-
стицы, расположенные в теле зерна (указаны 
стрелками 7, 8 на рис. 3в), содержат повышен-
ное количество углерода, что, с учетом данных 
рентгеноструктурного анализа (см. рис. 2б), по-
зволяет идентифицировать данные частицы как 
цементит Fe3C. Отметим также существенно бо-
лее высокое содержание кремния при анализе 
данных участков. Это связано с кинетикой роста 
цементитных частиц, поскольку кремний прак-
тически не растворим в цементите, и в процессе 
роста вытесняется на межфазную границу “кар-
бид–матрица”. В результате на межфазной гра-
нице образуется обогащенный кремнием слой 
[40], а при ЭДС-анализе (в участок анализа ди-
аметром 2–3 мкм попадают не только карбид-
ные частицы, но и соседние участки матрицы) 
фиксируется локальное повышение содержания 
кремния (см. табл. 2). Можно предположить, 
что вытеснение кремния на межфазную грани-
цу “карбид–матрица” имеет место и при ро-
сте частиц карбида хрома Cr7C3, поскольку при 
анализе участков, содержащих данные карбиды 
(указаны стрелками 1, 2 на рис. 3б), также фик-
сируется повышенное содержание кремния. Ча-
стицы округлой формы, отличающиеся от других 
выделений существенно большими (до 3 мкм) 
размерами (указаны стрелками 9, 10 на рис. 3в), 

содержат наибольшее количество хрома и наи-
меньшее количество никеля (см. табл. 2), что по-
зволяет идентифицировать данные частицы как 
δ-феррит [41]. Характер распределения углеро-
да по глубине поверхностного слоя (см. рис. 3г) 
свидетельствует о том, что с увеличением глуби-
ны количество углерода постепенно снижается, 
при этом пик на глубине 45 мкм соответствует 
границе аустенитного зерна, содержащей карби-
ды хрома (см. рис. 3а).

С целью уточнения фазового состава цемен-
тованной стали AISI 310S, был проведен анализ 
методом дифракции обратно-рассеянных элек-
тронов (рис. 4). Из этих данных видно, что ско-
пления дисперсных частиц, расположенные в 
теле зерна на различной глубине (см. рис. 3б, 3в), 
действительно представляют собой карбид хрома 
Cr7C3 и цементит Fe3C. Отметим, что скопления 
дисперсных частиц могут состоять как из карби-
дов разного типа, так и из карбидов преимуще-
ственно одного типа (см. рис. 4). Анализ мето-
дом дифракции обратнорассеянных электронов 
также показал, что крупные частицы округлой 
формы (указаны стрелками 9, 10 на рис. 3в)  
действительно представляют собой δ-феррит 
(см. рис. 4б). Очевидно, что морфология δ-фер-
рита в закаленной и цементованной стали AISI 
310S имеет некоторые отличия. Это обусловлено 
развитием процессов сфероидизации δ-феррита 
при нагреве [41–43].

На рис. 5 представлены результаты измерения 
микротвердости в поверхностном слое стали 
AISI 310S. Из рис. 5 следует, что микротвердость 
стали после цементации возрастает от 200±8 до 
590±30 HV0.025, что, например, сопоставимо с 
твердостью деформационно нестабильной ста-
ли AISI 321 после интенсивной поверхностной 
пластической деформации по некоторым режи-
мам с образованием мартенсита деформации 
[24]. Повышенная микротвердость цементован-

Таблица 2. Результаты ЭДС-анализа цементованной стали AISI 310S для участков, указанных на рис. 3б, 3в

Участок Содержание, мас. %
C Cr Ni Mn Si Fe

1 4.06 32.74 14.62 1.53 0.83 46.22
2 4.17 33.86 14.00 1.51 0.75 45.71
3 3.31 27.90 16.76 1.55 0.68 49.80
4 2.03 26.26 18.15 1.34 0.63 51.59
5 2.28 27.30 17.84 1.73 0.65 50.20
6 – 26.27 18.79 1.47 0.68 52.79
7 6.28 28.84 16.02 1.43 1.02 46.41
8 6.75 29.63 15.54 1.40 0.93 45.75
9 3.94 40.58 12.75 1.34 0.58 40.81
10 3.39 39.51 13.51 1.23 0.68 41.68
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ной  стали  AISI  310S  обусловлена  следующими  
факторами:  а)  твердорастворным  упрочнением  
вследствие насыщения аустенита углеродом, и б) 
дисперсионным  упрочнением  в  результате  вы-
деления  карбида  хрома  Cr7C3  и  цементита  Fe3C 
внутри аустенитных зерен (см. рис. 3б, 3в, 4). 
Учитывая  интенсивное  карбидообразование  
и  высокую  дисперсность  карбидной  фазы  в  
приповерхностном  слое  (см.  рис.  3,  4),  можно  
предположить,  что  существенный  вклад  в  рост  
микротвердости поверхности стали вносит дис-
персионное упрочнение в результате выделения 
когерентных  частиц.  Однако  этот  вопрос  тре-
бует  дальнейшего  исследования.  Поверхност-
ный слой цементованной стали характеризуется 
сильным  отрицательным  градиентом  твердо-
сти в слое глубиной до 110 мкм, при этом общая 
глубина  упрочнения  составила  около  200  мкм  
(см. рис. 5). Уменьшение микротвердости стали 
с удалением от поверхности обусловлено посте-
пенным уменьшением количества и дисперсно-
сти  карбидной  фазы,  а  также  содержания  угле-
рода в аустените (см. рис. 3б–г). Таким образом, 
жидкостная  цементация  стали  AISI  310S  при  
температуре 780°С обеспечивает формирование 
градиентного упрочненного слоя глубиной око-
ло 200 мкм.

Исследование  поверхности  стали  AISI  310S  
(рис.  6)  показало,  что после электролитическо-
го полирования образцов (до цементации) была 

сформирована  гладкая  поверхность  с  характер-
ными ямками травления и параметрами шерохо-
ватости Ra = 0.17±0.05 мкм и Rz = 1.80±0.40 мкм 
(см.  рис.  6а,  6в).  Поверхность  цементованной  
стали AISI 310S характеризуется большей шеро-
ховатостью (см. рис. 6б, 6г) по сравнению с элек-
трополированной  поверхностью.  В  частности,  
после  цементации  параметр  Ra  увеличился  до  
2.40±0.20 мкм, а параметр Rz до 17.60±3.40 мкм. 
Отметим,  что  на  шероховатость  поверхности  
цементованных  сталей  могут  влиять  несколько  

(а) (б)

Рис. 4. Микроструктура (ДОРЭ) поверхностного слоя стали AISI 310S после цементации: а, б – карты фаз с наложенными 
границами в аустените. Стрелкой на рис. 4б обозначена крупная частица δ-феррита.

Рис. 5. Распределение микротвердости HV0.025 в поверхнос-
тном слое цементованной стали AISI 310S.  Штриховой ли-
нией обозначена микротвердость стали перед цементацией.
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факторов, а именно, пластическая деформация, 
а также формирование и последующее удаление 
оксидного  слоя.  С  практической  точки  зрения,  
окисление поверхности может быть снижено пу-
тем изменения состава карбюризатора.

Известно, что сжимающие напряжения в це-
ментованных  сталях  могут  составлять  значи-
тельную величину, по разным оценкам, от 1.6 до 
5.8  ГПа  [44].  Релаксация  напряжений  происхо-
дит путем пластической деформации аустенита, 
а  в  структуре  стали  могут  наблюдаться  призна-
ки деформации, например, полосы скольжения 
[45],  которые  наблюдали  в  стали  AISI  321  [34,  
46]. Однако в стали AISI 310S после цементации 
в аналогичных условиях полосы скольжения не 
наблюдаются (см.  рис.  6б).  Это может  быть  об-

условлено  тем,  что  при  цементации  стали  AISI  
310S  имеет  место  более  интенсивное  карбидо-
образование, чем при цементации стали AISI 321, 
содержащей меньшее количество хрома и нике-
ля.  Действительно,  количественный  рентгено-
фазовый  анализ  цементованной  стали  AISI  321  
с  использованием  данных  работы  [34]  показал  
содержание  карбида  хрома  Cr23C6  в  количестве   
8.1 мас. % и цементита Fe3C в количестве 1.2 мас. %,  
то есть общее содержание карбидной фазы в че-
тыре  раза  меньше.  По  результатам  некоторых  
исследований,  увеличение  содержание  никеля  
существенно  облегчает  и  ускоряет  выделение  
карбидов в хромоникелевых сплавах с аустенит-
ной структурой. Так, увеличение содержания ни-
келя в хромоникелевом сплаве от 9 до 22 мас. %  

(а) (б)

(в) (г)

Рис. 6. Вид поверхности (а, б – СЭМ; в, г – оптическая профилометрия) стали AISI 310S перед цементацией (а, в) и после 
цементации (б, г).  
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привело к росту интенсивности карбидообразо-
вания при отжиге в 17 раз, а основными струк-
турными механизмами этого влияния являются 
ускорение диффузии железа и хрома, а также 
рост плотности дислокаций [47]. Отметим, что 
атомы замещения, как и любые примеси, иска-
жают кристаллическую решетку, а возникающие 
при этом напряжения препятствуют движению и 
аннигиляции дислокаций, а также способству-
ют образованию новых дислокаций. Ускорение 
диффузии, по-видимому, обусловлено сниже-
нием плотности упаковки атомов в кристалли-
ческой решетке с увеличением содержания ни-
келя, поскольку атомы никеля имеют меньший 
радиус, чем атомы железа и хрома. Большое ко-
личество карбидов приводит к снижению содер-
жания углерода в аустените и, соответственно, 
более низкому уровню остаточных напряжений. 
По-видимому, облегченное карбидообразова-
ние также является причиной того, что глуби-
на упрочненного слоя в стали AISI 310S (около 
200 мкм) оказалась меньше, чем в стали AISI 321 
(около 500 мкм) после цементации по аналогич-
ному режиму [34], а также причиной укрупнения 
карбидов по мере удаления от поверхности (см. 
рис. 3б, 3в). Известно, что скорость диффузии 
углерода в металлах на несколько порядков вы-
ше, чем в карбидах. Поэтому увеличение тол-
щины карбидного слоя приводит к уменьшению 
скорости диффузии углерода вглубь металла и ее 
локализации, что сопровождается зарождением 
и ростом карбидных частиц преимущественно в 
местах локализации диффузии.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Исследовано влияние жидкостной цемен-

тации при температуре 780°С на структуру, хи-
мический и фазовый состав, микротвердость и 
шероховатость поверхности деформационно 
стабильной аустенитной стали AISI 310S. Уста-
новлено, что микроструктура цементованного 
слоя преимущественно состоит из обогащенно-
го углеродом аустенита (γ-фазы), карбида хрома 
Cr7C3 и цементита Fe3C. Выявлено, что карбиды 
выделяются как по границам, так и внутри ау-
стенитных зерен, причем по мере удаления от 
поверхности стали количество и дисперсность 
внутризеренных карбидов уменьшается. При-
сутствовавший в микроструктуре закаленной 
стали δ-феррит претерпел сфероидизацию при 
нагреве в процессе цементации.

Установлено также, что жидкостная цемента-
ция приводит к повышению микротвердости по-
верхности стали AISI 310S от 200 до 590 HV0.025. 
Это обусловлено твердорастворным упрочнени-

ем вследствие насыщения аустенита углеродом и 
дисперсионным упрочнением в результате вы-
деления карбидов. Общая глубина упрочнения 
составила около 200 мкм, при этом упрочнен-
ный слой является градиентным. Поверхность 
цементованной стали AISI 310S характеризу-
ется большей шероховатостью (Ra = 2.40 мкм, 
Rz = 17.60 мкм) по сравнению с электрополиро-
ванной поверхностью образцов до цементации 
(Ra = 0.17 мкм и Rz = 1.80 мкм), что обусловлено 
влиянием ряда факторов, в частности, окисле-
нием поверхности.

Работа выполнена в рамках государственного 
задания ИМАШ УрО РАН. Экспериментальные 
исследования проведены в ЦКП “Пластоме-
трия” ИМАШ УрО РАН.
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STRUCTURE AND SURFACE PROPERTIES OF STABLE AUSTENITIC 
STEEL SUBJECTED TO LIQUID CARBURIZING AT LOWERED 

TEMPERATURE
R. A. Savrai1, *, P. A. Skorynina1, and Yu. M. Kolobylin1
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The paper studies the structure, chemical and phase composition, microhardness, and surface roughness 
of heat-resistant chromium–nickel (in wt %: 24.27 Cr and 18.81 Ni) austenitic steel subjected to liquid 
carburizing at a temperature of 780°С. It is established that the microstructure of the carburized layer 
predominately consists of carbon-rich austenite (γ-phase), chromium carbide Cr7C3, and cementite Fe3C. 
It is revealed that carbides precipitate both at boundaries and inside the austenite grains; as we move away 
from the steel surface, the amount and dispersity of intragranular carbides decreases. It is also established 
that liquid carburizing leads to an increase in the microhardness of steel surface from 200 to 590 HV0.0025. 
The total depth of hardening is approximately 200 μm, and the hardened layer is gradient-wise. The surface 
of the carburized steel is characterized by large surface roughness (Ra = 2.40 μm and Rz = 17.60 μm), 
compared to the electropolished surface of specimens before carburizing (Ra = 0.17 μm and Rz = 1.80 μm), 
which is caused by several factors, including, e.g., oxidation of the surface.

Keywords: heat-resistant austenitic steel, liquid carburizing, structure, phase composition, microhardness, 
surface roughness



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ, 2024, том 125, № 6, с. 710–720

710

	  СТРУКТУРА, ФАЗОВЫЕ ПРЕВРАЩЕНИЯ 	
И ДИФФУЗИЯ

УДК 669.26

МОДИФИКАЦИЯ ПОВЕРХНОСТИ Zr–Nb-СПЛАВА ЛАЗЕРНОЙ 
ОБРАБОТКОЙ НАНОСЕКУНДНОЙ ДЛИТЕЛЬНОСТИ 

© 2024 г.    А. Н. Петроваa, *,  И. Г. Бродоваa,  В. В. Астафьевa,  Д. Ю. Распосиенкоa,  
А. О. Курышевa,  А. Н. Балахнинb,  С. В. Уваровb,  О. Б. Наймаркb

aИнститут физики металлов УрО РАН, ул. С. Ковалевской, 18, Екатеринбург, 620108 Россия
bИнститут механики сплошных сред УрО РАН, ул. Академика Королева, 1, Пермь, 614013 Россия 

*e-mail: petrova@imp.uran.ru
Поступила в редакцию 21.12.2023 г. 

После доработки 09.02.2024 г. 
Принята к публикации 14.02.2024 г.

Исследовано влияние обработки лазерными наносекундными импульсами поверхности образцов 
из сплава Zr–1%Nb в отожженном состоянии и после их двухэтапной деформационной обработ-
ки abc-прессованием и прокаткой. Методами оптической и сканирующей микроскопии описана 
морфология модифицированной поверхности образцов, проведена количественная оценка ее 
микрорельефа, сформированного в результате испарения и плавления тонкого слоя материала, 
подвергнутого лазерной обработке. Проведены дюрометрические измерения с целью определе-
ния твердости приповерхностного слоя и его упрочнения, вызванного лазерно-индуцирован-
ными ударными волнами. На основании данных EBSD-анализа описана структура образцов в 
приповерхностном слое. Установлено влияние исходного размера зерна на качество модифици-
рованной поверхности, а также на глубину и упрочнение приповерхностных слоев.
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ВВЕДЕНИЕ
Сплавы на основе циркония находят широкое 

применение в атомной и химической промыш-
ленности, в авиастроении и медицине. Пробле-
ма эффективной экономичной обработки де-
талей ответственного назначения и улучшения 
физико-механических свойств циркония и спла-
вов на его основе остается актуальной. В послед-
нее время для улучшения механических свойств 
различных металлических материалов приме-
няют методы модифицирования поверхности, 
в том числе, новый метод лазерной обработки 
импульсами короткой пико-, нано- и субнано-
секундной длительности – лазерную ударную 
обработку (laser shock peening) [1]. Метод позво-
ляет обрабатывать любые поверхности образ-
цов и деталей различной формы. При лазерной 
ударной обработке высокая энергия лазерного 
импульса воздействует на поверхность материа-
ла. Когда короткий лазерный импульс большой 
мощности достигает поверхности обрабатывае-
мого металла, металл испаряется и формируется 

плазма, характеризующаяся высокой темпера-
турой и давлением, что создает ударную волну 
в обрабатываемом материале. При воздействии 
ударной волны на поверхности образца форми-
руется пластически деформированный слой. Та-
ким образом, в приповерхностном слое образца 
возникают сжимающие остаточные напряже-
ния. Остаточные напряжения максимальны на 
поверхности и постепенно снижаются с увели-
чением глубины слоя. Однако слой, где возни-
кают остаточные напряжения, лимитирован по 
толщине и зависит от материала. Также на тол-
щину слоя влияет количество циклов лазерной 
обработки [2, 3, 4].

Исследовано влияние ударной лазерной об-
работки на структуру приповерхностного слоя 
и уровень остаточных напряжений в алюмини-
евых сплавах [5, 6], никелевых сплавах [7], ста-
лях [8, 9], технически чистом титане [10] и тита-
новых сплавах [11, 12], магниевых сплавах [13]. 
Известно, что модифицированный слой контро-
лирует развитие и рост трещин и может суще-
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ственно улучшить усталостные свойства мате-
риала [4, 14–15]. В работе [16] сплав Ti–6Al–4V 
подвергали лазерной ударной обработке и было 
показано, что в тонком приповерхностном слое 
образцов наблюдаются повышенные значения 
микротвердости и остаточных сжимающих на-
пряжений, при этом повышается усталостный 
ресурс сплава. Для технически чистого титана 
[10] лазерная ударная обработка привела к по-
вышению сопротивления усталостному раз-
рушению более, чем на 100% при приложении 
циклической нагрузки растяжением и количе-
стве циклов до 106. Показано, что данный эф-
фект связан с формированием при лазерной 
ударной обработке модифицированного припо-
верхностного слоя толщиной 1–2 мкм с вытя-
нутыми перпендикулярно поверхности образца 
структурными элементами. Данная структура 
формируется в процессе направленной кристал-
лизации расплавленного лазерным пучком тон-
кого слоя. Обработка приводит к формирова-
нию рельефной поверхности, которая может 
быть полезна для биосовместимых материалов, 
используемых в медицине [17]. 

Так как цирконий также является биосовме-
стимым материалом, то преимущества лазерной 
обработки, такие как модификация структуры 
и морфологии поверхности, повышение твер-
дости и усталостных свойств, могут быть удач-
но использованы для получения перспективных 
материалов на его основе. Влияние лазерной 
ударной обработки на модификацию поверх-
ности циркониевых материалов недостаточно 
изучено. Известна работа [18], в которой авто-
ры исследовали рельеф поверхности, и сопро-
тивление электрохимической коррозии сплава  
Zr–1%Nb–1%Sn (мас. %) после ударно-вол-
новой лазерной обработки, а также твердость и 
структуру сплава вблизи обработанной поверх-
ности. Цель данной работы – изучение влияния 
исходной структуры циркониевого сплава Э110 
на рельеф поверхности, структуру и твердость в 
приповерхностном слое после лазерной обработ-
ки импульсами наносекундной длительности. 

МАТЕРИАЛ И МЕТОДИКА 
ЭКСПЕРИМЕНТА

В качестве материала для исследования вы-
бран циркониевый сплав марки Э110. Химиче-
ский состав сплава приведен в табл. 1.

Образцы в двух структурных состояниях: по-
сле отжига в атмосфере аргона при температуре 
580° (3 ч) и после двухэтапной деформацион-
ной обработки, включающей abc-прессование 

и прокатку, были изготовлены в институте фи-
зики прочности и материаловедения СО РАН. 
Более подробно технология изготовления об-
разцов описана в [19]. Abc-прессование вклю-
чало три цикла при температуре 400–500°С; 
прокатку осуществляли в рифленых валках при 
комнатной температуре со степенью ~75%. Для 
снятия напряжений проводили отжиг в среде ар-
гона при температуре 350°С, 1 ч. Образцы для 
лазерной обработки поверхности представляли 
собой диски диаметром 10 мм и толщиной ~1 
мм. Перед обработкой поверхность готовили с 
помощью механической шлифовки на абразив-
ной бумаге с зернистостью от P120 до P2000. Ла-
зерная обработка проводилась под слоем воды 
(толщина слоя ~2 мм) на установке “МиниМар-
кер-2”. Принципиальная схема установки пока-
зана на рис. 1а.

В установке стоит иттербиевый наносекунд-
ный импульсный волоконный лазер производ-
ства IPG Photonics с длиной волны излучения 
1064 нм. Параметры облучения: длительность 
импульса 200 нс, энергия в импульсе 1 мДж, ди-
аметр пятна сфокусированного на поверхности 
лазерного пучка ~30 мкм. Обработку поверхно-
сти проводили в сканирующем режиме, луч ла-
зера перемещался по поверхности образца “ли-
ния за линией” так, чтобы зоны воздействия 
(пятна) соприкасались, но не накладывались 
друг на друга. Поверхность образцов после ла-
зерной обработки, на которой четко видна тра-
ектория луча лазера (трек), показана на рис. 1б.

Структурные исследования проводили на 
световом микроскопе “Neophot-32” и сканиру-
ющем электронном микроскопе “Tescan MIRA 
LMS” (Чехия) с системой энергодисперсного 
анализа (ЭДС) “AZtecLive Advanced Ultim Max” 
и системой анализа картин дифракции обрат-
но рассеянных электронов (EBSD) “AZtecHKL 
Advanced Symmetry”.

Структуру сплава также исследовали с помо-
щью просвечивающей электронной микроско-
пии (ПЭМ) на микроскопе JEM-200CX.

Для построения карт рельефа и профилей ре-
льефа модифицированных поверхностей с по-
мощью микроскопа Neophot-32, оборудован-
ного цифровой камерой E3ISPM20000KPA, на 
исследованных участках или в интересующих 
точках вдоль прямой линии получали серии изо-

Таблица 1. Химический состав сплава Э110

Концентрация элементов, мас. %

Zr Nb Mo W Fe Ti
Основа 1.01 ≤0.32 ≤0.1 ≤0.29 ≤0.88
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бражений  с  переменным  фокусом,  определяя  
значения высоты с лимба микровинта и разни-
цу высот относительно принятой нулевой точки. 
Карты рельефа получали с помощью программы 
Helicon Focus.

Образцы  для  структурного  анализа  методами  
электронной микроскопии подготавливали с ис-
пользованием механического полирования на су-
спензии окиси хрома, финишную полировку осу-
ществляли  на  суспензии  коллоидного  кремния.  
Электрополировку  образцов  для  EBSD и  утоне-
ние для ПЭМ-анализа проводили в электролите 
на  основе метилового и  n-бутилового спиртов и  
хлорной кислоты в соотношении 10 : 6 : 1.

Рентгеноструктурный  фазовый  анализ  вы-
полнен на дифрактометре “Bruker  Advance-D8” 
в медном Кα-излучении с шагом съемки 0.02° и 
временем экспозиции 2 с в каждой точке. Анализ 

полученных дифрактограмм проводили с помо-
щью  программ  DIFFRAC.EVA  4.0  и  DIFFRAC.
TOPAS 5.0.

Микротвердость  сплава  на  обработанной  
лазером  (на  плоских  гладких  участках  дна  кра-
теров)  и  необработанной  лазером  поверхности  
(после  полировки)  измеряли  на  микротвердо-
мере ПМТ3 при нагрузке 20 г.  При этом длины 
диагоналей отпечатков отличались менее, чем на 
5%. Погрешность определения микротвердости 
на микротвердомере ПМТ3 не превышала 10%. 
Микротвердость  методом  Кнупа  в  поперечном  
сечении образца измеряли с  помощью микрот-
вердомера Qness Q10A+ (Qness GmbH, Австрия) 
с шагом 4 мкм при нагрузке 10 г. Использование 
индентора  Кнупа  позволило  измерить  микрот-
вердость  образцов  после  лазерной  обработки  в  
тонком приповерхностном слое. 

РЕЗУЛЬТАТЫ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ
Структура  поперечного  сечения  образца  из  

отожженного  сплава  до  лазерной  обработки  
приведена на рис. 2. На рис. 2а показана ориен-
тационная карта  участка,  который в  глубину от  
поверхности составляет. Карта границ и распре-
деление границ по углам разориентировки, сви-
детельствующие,  что  доля  большеугловых  гра-
ниц  (БУГ  >15°)  составляет  95.3%,  показаны  на  
рис. 2б, в. Рис. 2г, д иллюстрируют распределение 
зерен и зерен и субзерен по размерам. Согласно 
спектру,  показанному  на  рис.  2г,  средний  раз-
мер зерен, разделенных БУГ, равен 4.4±2.5 мкм,  
а средний размер элементов структуры с учетом 
субзерен,  содержащих  малоугловые  границы  
(МУГ от  2  до  15°),  уменьшается  до  2.8±1.5  мкм 
(рис. 2д). 

Результатом  двухэтапной  деформационной  
обработки  и  последующего  отжига  является  
формирование более дисперсной структуры, со-
стоящей из  зерен и субзерен с  развитой сеткой 
БУГ и МУГ. Согласно ПЭМ, средний размер зе-
рен и субзерен составляет 300–350 нм (рис. 3). 

Таким образом, для лазерной обработки в ка-
честве двух разных структурных состояний были 
взяты мелкозернистые (МЗ) и ультрамикрокри-
сталлические (УМК) образцы. 

На  рис.  4а,  б  показаны  поверхности  МЗ-  и  
УМК-образцов  после  лазерной  обработки,  на  
которых  четко  видна  траектория  луча  лазера  
(трек), а каждый трек содержит цепочками рас-
положенные кратеры, образовавшиеся при воз-
действии одиночного импульса. 

При данном режиме обработки занятая кра-
терами площадь поверхности образцов близка к 

(а)

(б)

Рис.  1.  Принципиальная  схема  экспериментальной  уста-
новки  (а)  и  внешний  вид  обработанной  поверхности  об-
разца (б): 1 – лазерная головка с объективом; 2 – луч лазе-
ра; 3 – точка фокусировки лазерного луча на поверхности 
образца; 4 – вода, слой 2 мм; 5 – обрабатываемый образец 
(вид спереди).
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(а) (б)

(в) (г)

(д)

Рис. 2. Результаты EBSD-анализа мелкозернистой структуры исходного образца из отожженного сплава: а – ориентаци-
онная карта; б – карта границ элементов структуры; в – спектр границ элементов структуры; г – распределение зерен с 
большеугловыми границами по размеру; д – распределение зерен и субзерен по размеру.
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100%. Тем не менее, как на МЗ, так и на УМК-об-
разцах  встречаются  узкие,  шириной  приблизи-
тельно  равные  диаметру  пятна  лазера,  немоди-
фицированные  участки.  Кратеры  представляют  
собой  растекшиеся  капли  расплава,  образовав-
шиеся  при  воздействии  единичного  лазерного  
импульса.  Их форма чаще всего близка к окру-
глой с неровными оплавленными краями. Срав-
нение  морфологии  кратеров  на  модифициро-
ванных  поверхностях  МЗ-  и  УМК-образцов  не  
выявило существенного различия поверхностей.

Все кратеры имеют некоторую глубину отно-
сительно необработанных участков поверхности 
и выпуклые стенки, на которых видны капли за-
кристаллизовавшегося расплава (рис. 5). На дне 
кратера видны микротрещины (рис. 5в), образо-
вание  которых,  вероятно,  является  следствием  
возникновения  термических  напряжений  при  
быстрой кристаллизации. 

По  оптическим  изображениям  модифици-
рованных  поверхностей  МЗ-  и  УМК-образцов  
были  построены  карты  рельефа  поверхности  
(рис.  6).  На  рисунках  отмечены  глубины  крате-

ров (обозначены со знаком “–”) и высоты их сте-
нок.  За  “0” точку отсчета  принята  необработан-
ная часть поверхности образца (указана стрелкой 
на рис. 6). Согласно этим данным, средние значе-
ния глубины кратеров составляют 2 мкм для МЗ и 
2.3 мкм для УМК-образца, а средняя высота сте-
нок одинакова и равна 5.2 мкм.

На рис. 7а показан пример кратера на поверх-
ности МЗ-образца. Кратер имеет симметричную 
формы с выпуклыми краями и постепенно уве-
личивающей  глубиной  к  центру.  Пример  про-
филя  рельефа  кратера  несимметричной  формы  
в УМК-образце приведен на рис. 7б.

Известно,  что  измельчение  структуры  мате-
риала  деформационными методами приводит  к  
повышению его механических свойств и, в част-
ности, твердости.

Для сравнения эффекта упрочнения при из-
мельчении  структуры  сплава  были  проведены  
дюрометрические  измерения  исходных  образ-

(а)

(б)

Рис.  3.  Микроструктура  исходного  ультра-микрокристал-
лического образца. ПЭМ: а – светлое поле; б – темное поле 
в рефлексе 112αZr.

(а)

(б)

Рис.  4.  Треки  на  модифицированной  поверхности  образ-
цов: а – МЗ-образец; б – УМК-образец.
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цов в МЗ- и УМК-состояниях. Результаты изме-
рения указаны в табл. 2.

Сравнение  микротвердости  исходных  до  об-
работки образцов с разным размером зерна по-
казывает,  что  формирование  УМК-структуры  
вызывает рост твердости в 1.8 раза.

При измерении микротвердости после лазер-
ной  обработки  индентирование  проводили  на  
гладких плоских участках дна крупных кратеров. 
Как следует из полученных результатов, микро-
твердость  УМК-образца  после  лазерной  обра-
ботки  составила  350  HV,  что  в  1.4  раза  больше  
микротвердости МЗ-образца. Сравнение значе-
ний микротвердости обоих образцов до и после 
лазерной  обработки  свидетельствует  о  том,  что  
после  облучения  наносекундными  лазерными  
импульсами, независимо от исходной структуры 
образцов,  приповерхностные  слои  упрочняют-

Таблица  2.  Микротвердость  поверхности  МЗ-  и  
УМК-образцов до и после лазерной обработки

Образец До обработки, HV После обработки, HV
МЗ 140 260

УМК 250 350

(а)

(б)

(в)

Рис. 5. Структура кратеров при разных увеличениях: а, в – 
МЗ-образец; б – УМК-образец.

(а)

(б)

Рис. 6.  Карты рельефа модифицированных поверхностей: 
а – МЗ-образец; б – УМК-образец. Значения величин глу-
бины и высоты указаны в мкм.
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ся, и микротвердость повышается в МЗ-образце 
в 1.8 раза, а в УМК – в 1.4 раза.

Для оценки степени наклепа приповерхност-
ных  слоев  проведены  измерения  микротвердо-
сти индентором Кнупа на поперечных сечениях 

образцов. Измерения проводили по толщине об-
разца на разном расстоянии от модифицирован-
ной  поверхности.  В  приповерхностных  слоях,  
расположенных  на  глубине  менее  0.05  мм,  шаг  
измерений составлял 0.004 мм, далее – 0.05 мм. 
Нулевые  точки  выбирали  произвольно  вблизи  
обработанной  поверхности,  всего  проведено  5  
серий  испытаний  для  каждого  состояния.  Ре-
зультаты дюрометрических измерений представ-
лены на рис. 8. Данные зависимости построены 
по средним значениям микротвердости.

Согласно рис. 8 наблюдается три зоны разной 
микротвердости.  У  самой  модифицированной  
поверхности  МЗ-образца  в  слое,  не  превыша-
ющем  4  мкм,  221  HK0.01.  Далее,  на  глубине  до  
50  мкм,  находится  зона  со  средней  микротвер-
достью 186 HK0.01. В третьей зоне более 50 мкм 
по  глубине  средние  значения  составляют  175  
HK0.01.

Средние  значения  микротвердости  вблизи  
поверхности УМК-образца выше, и в слое тол-
щиной  4  мкм  достигают  значений  323  HK0.01.  
Среднее  значения  твердости  285  HK0.01фик-
сируются  в  слоях,  расположенных  дальше,  чем  
50  мкм  от  модифицированной  поверхности,  а  
в промежуточном слое (от 4 до 50 мкм) среднее 
значение 275 HK0.01.

Сравнение значений микротвердости припо-
верхностного  слоя  толщиной  4  мкм  в  попереч-
ном  сечении  со  значениями  микротвердости,  
измеренной  на  модифицированной  поверхно-
сти МЗ- и УМК-образцов, показывает хорошее 
совпадение,  т.е.  можно  считать,  что  в  процессе  
лазерной  обработки  произошел  лазерный  на-
клеп и твердость МЗ- и УМК-сплавов возросла 
до 2200–2600 и 3200–3500 МПа соответственно.

Фазовый состав модифицированной поверх-
ности  образцов  хорошо  иллюстрируют  резуль-
таты  рентгеноструктурного  анализа.  На  рис.  9а  
показаны  дифрактограммы,  полученные  с  по-
верхности  образцов  до  и  после  лазерной  об-
работки,  из  которых  следует,  что  все  дифрак-
ционные  максимумы  относятся  к  фазе  αZr  т.е.  
лазерная обработка не изменяет фазовый состав 
образцов.

Анализировали и сравнивали ширину рентге-
новских  линий  в  интервале  углов  2θ  от  100°  до  
125°  (рис.  9б),  по  которой  можно  оценить  уро-
вень микроискажений кристаллической решет-
ки циркония. Установили, что пики на дифрак-
тограммах, снятых с обработанных поверхностей 
МЗ-  и  УМК-образцов  (спектры  2  и  4),  более  
размыты и имеют большую ширину и меньшую 
интенсивность,  чем пики на  дифрактограммах,  
полученных  с  необработанных  образцов  (спек-

Рис. 8.  Микротвердость по Кнупу на поперечном сечении 
образцов после лазерной ударной обработки.

Рис. 7. Профили рельефа модифицированной поверхности 
по линии: а – МЗ-образец; б – УМК-образец.

(а)

(б)
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тры 1 и 3). На рис. 9в приведено изменение сред-
ней интегральной ширины трех дифракционных 
максимумов (HKL  114, 105, 213), показывающее 
одинаковый  для  образцов  с  разным  размером  
зерна  рост  микроискажений  решетки  Zr,  свя-

занный  с  создаваемой  ударной  волной  пласти-
ческой деформацией.  Возникающие на поверх-
ности  и  в  приповерхностных  слоях  остаточные  
сжимающие  напряжения  инициируют  образо-
вание  структурных  дефектов,  повышают  плот-
ность дислокаций, что вызывает упрочнение об-
ластей, подвергнутых лазерной обработке.

Рис.  10  демонстрирует  результаты  структур-
ного  анализа  приповерхностного  слоя  МЗ-об-
разца  после  лазерной  обработки.  Исследован-
ная область от поверхности в глубину составляет 
~15–17 мкм.

Согласно представленным данным, на ориен-
тационной  карте  (рис.  10а)  не  визуализируется  
приповерхностный слой с отличающейся струк-
турой.  В  выделенном  участке  структуры  пре-
обладают  БУГ,  их  количество  составляет  90.2%  
(рис.  10б,  г).  Средний  размер  зерен  и  субзерен  
равен 2.5 мкм, а разброс значений составил 0.3–
6.3 мкм (рис. 10в). Таким образом, размер зерна 
и соотношение БУГ и МУГ соответствуют струк-
турным  характеристикам,  определенным  вдали  
от  модифицированной  поверхности  и  указан-
ным на рис. 2.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Таким  образом,  на  основании  проведенных  

исследований  установлено,  что  при  лазерном  
воздействии  происходит  модификация  поверх-
ности образцов из циркониевого сплава Э110. В 
результате  лазерной  обработки  на  поверхности  
формируется  микрорельеф,  повторяющий  тра-
екторию  сканирующего  луча  лазера  и  образо-
ванный кратерами, которые возникают в местах 
“микровзрыва”  под  действием  единичного  им-
пульса. Быстрый рост температуры в этой точке 
вызывает плавление сплава, а быстрый теплоот-
вод через основной материал образца вследствие 
малой длительности импульса приводит к сверх-
быстрой кристаллизации. 

Сравнение  модифицированных  поверхно-
стей МЗ- и УMK-образцов показало отсутствие 
принципиальных  отличий  их  морфологий,  т.е.  
формирование микрорельефа не зависит от раз-
мера зерна в сплаве до лазерной обработки.

Дюрометрическими  исследованиями  уста-
новлено, что лазерно-индуцированные ударные 
волны, создавая остаточные сжимающие напря-
жения,  вызывают  эффект  упрочнения  тонкого  
(толщиной  несколько  мкм)  приповерхностного  
слоя.  Лазерный  наклеп  обнаружен  на  всех  об-
разцах, независимо от исходного размера зерна. 

Микротвердость  приповерхностных  сло-
ев  образцов  после  лазерной  обработки  превы-

(а)

(б)

(в)

Рис.  9.  Полные  дифрактограммы  (а)  и  участок  дифракто-
грамм  (б)  МЗ-  и  УМК-образцов,  изменение  средней  ин-
тегральной  ширины  рентгеновских  пиков  (в)  до  и  после  
обработки.
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шает  исходную  микротвердость  МЗ-  и  УМК- 
образцов приблизительно в 1.5–1.8 раза. В УМК- 
образце  микротвердость  модифицированного  
слоя, составила более 300 HV, что в сочетании с 
ультрамелким зерном дает основание предполо-
жить  существенное  повышение  сопротивления  

усталостному разрушению сплава после его об-
работки наносекундным лазерным облучением.

Работа  выполнена  в  рамках  Госзада-
ния  ИФМ  УрО  РАН  (шифр  “Структура”  Г.р.  
№  122021000033-2)  с  использованием  научного  
оборудования  отдела  электронной  микроско-

(а)

(б)

(в) (г)

Рис. 10. Результаты EBSD-анализа структуры МЗ-образца после лазерной обработки: а – ориентационная карта; б – карта 
границ элементов структуры; в – распределение зерен и субзерен по размеру; г – спектр границ элементов структуры.
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пии ЦКП ИФМ УрО РАН и при финансовой 
поддержке проекта РНФ № 21-79-30041 “За-
кономерности критичности в материалах с де-
фектами, разработка подходов по мониторингу 
и прогнозированию ресурса при широкодиапа-
зонном силовом и энергетическом воздействии 
(приложения в авиационном моторострое-
нии)”. В рамках проекта РНФ были поставлены 
и сформулированы цели и задачи исследования, 
получены образцы сплава Э110, проведена обра-
ботка их поверхности наносекундными лазер-
ными импульсами, проведено комплексное об-
суждение всех полученных в работе результатов.

Авторы данной работы заявляют, что у них 
нет конфликта интересов. 
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SURFACE MODIFICATION OF Zr–Nb ALLOY BY NANOSECOND  
PULSE LASER PROCESSING

A. N. Petrova1, *,  I. G. Brodova1, V. V. Astafiev1,  D. Yu. Rasposienko1,  A. O. Kuryshev1,   
A. N. Balakhnin2,  S. V. Uvarov2, and O. B. Naimark2

1Mikheev Institute of Metal Physics, Ural Branch of the Russian Academy of Sciences, Ekaterinburg, 620108 Russia
2Institute of Continuous Media Mechanics, Ural Branch of the Russian Academy of Sciences, Perm, 614013 Russia

*e-mail: petrova@imp.uran.ru

The effect of nanosecond pulse laser processing of the Zr–1% Nb alloy surface of specimens in the an-
nealed state and after their two-stage deformation treatment by abc-pressing and rolling has been inves-
tigated. The morphology of the modified surface of specimens is described using optical and scanning 
microscopy. Furthermore, the microrelief formed as a result of vaporization and melting of a thin layer 
of material subjected to laser processing is evaluated quantitatively. Durometric measurements were con-
ducted to ascertain the hardness of the near-surface layer and the impact of laser-induced shock waves on 
its hardness. The electron backscattering diffraction (EBSD) analysis data were employed to describe the 
structure of the specimens in the near-surface layer. The influence of the initial grain size on the quality of 
the modified surface, as well as on the depth and hardening of the near-surface layers has been established.

Keywords: laser, zirconium alloy, surface, structure, hardness, phase composition
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ФАЗОВО-СТРУКТУРНОЕ СОСТОЯНИЕ СПЛАВОВ τ-MnAl(Ga), 
ПОЛУЧЕННЫХ ПРИ РАЗЛИЧНЫХ СКОРОСТЯХ ОХЛАЖДЕНИЯ
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Сплав номинального состава Mn55Al36Ga9 был получен 4 различными способами, обеспечиваю-
щими разную скорость охлаждения. Два объемных образца были получены индукционной плав-
кой с последующей закалкой в воду от температуры гомогенизирующего отжига 1100ºС: один 
помещался в воду внутри запаянной кварцевой ампулы, а другой закаливался непосредственно в 
воду. Другие два образца были получены путем закалки из жидкого состояния на медное колесо, 
вращающееся при линейной скорости 10 м/с и 40 м/с, в виде лент. Таким образом получали об-
разцы, закаленные с различной скоростью. На этих образцах были установлены закономерности 
фазовых переходов, протекающих при нагреве, выявлены различия между закономерностями в 
случае объемных и быстрозакаленных образцов. На основании полученных данных выдвину-
то предположение, что фазовый переход γ2→τ имеет черты массивного превращения. Измерены 
магнитные гистерезисные свойства быстрозакаленных лент. Показана высокая термическая ста-
бильность быстрозакаленных лент, легированных галлием.

Ключевые слова: MnAl, магнитотвердые материалы, микроструктура, фазовые превращения, бы-
страя закалка
DOI: 10.31857/S0015323024060091,   EDN: WQKZHU

ВВЕДЕНИЕ
Возрастающее применение электрических 

машин в различных областях формирует запрос 
на новые магнитные материалы со свойствами, 
конкурирующими с магнитотвердыми гексафер-
ритами, когда речь идет как о производительно-
сти, так и о массе конечного изделия. Сплавы 
системы Mn–Al со структурой ферромагнитной 
τ-фазы (структурный тип L10, пространствен-
ная группа P4/mmm) имеют намагниченность 
Is = 600  кА/м, константу магнитокристалличе-
ской анизотропии K1 = 1.7×106 МДж/м3, темпе-
ратуру Кюри TC = 650 K и потенциальное значе-
ние максимального магнитного произведения 
(BH)max ≈ 112 кДж/м3 [1]. Такие сплавы представ-
ляют интерес с точки зрения использования в 
элементах электрических машин. Расчеты пока-
зывают, что замена магнитотвердых гексаферри-
тов на τ-MnAl может привести к существенному 
снижению массы (на 20%) электродвигателя [2]. 
Кроме того, использование сплавов τ-MnAl удов-

летворяет запросу на поиск постоянных магни-
тов, не содержащих редкоземельных элементов, 
поскольку данные элементы дороги и неэкви-
валентно распределены между странами [3]. От-
дельно также можно отметить европейский про-
ект Passenger [4], направленный на улучшение 
свойств Sr-гексаферритов и MnAlC-магнитов, 
что позволит заменить редкоземельные магниты 
в нескольких прикладных применениях. В рам-
ках этого проекта были определены пять основ-
ных продуктов, в частности, электронные вело-
сипеды, электронные мотоциклы, электронные 
автомобили, электронные скутеры и насосные 
приводы, элементы которых могут быть изготов-
лены из магнитотвердых сплавов τ-MnAl. Одна-
ко характеристики имеющихся магнитов на ос-
нове τ-MnAl далеки от теоретического значения, 
определяющего возможности их коммерческого 
использования, что обусловлено в первую оче-
редь недостаточной термической стабильностью 
ферромагнитной фазы, затрудняющей их обра-
ботку [5].

mailto:fortuna.as@misis.ru
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Исследования показали, что легирование 
сплавов τ-MnAl галлием позволяет повысить 
стабильность ферромагнитной фазы [6, 7], без 
существенного снижения температуры Кюри и 
намагниченности насыщения. При этом меня-
ются закономерности фазовых превращений: 
как показала работа Mix с соавторами [6] в трой-
ных сплавах формирование τ-фазы осуществля-
ется из двух фаз: ε и γ2, результатом чего стано-
вятся две τ-фазы, обозначенные в настоящей 
работе как τ(ε) и τ(γ2), отличающиеся по соста-
ву. Первая фаза, по предположению авторов [6], 
является менее термодинамически стабильной, 
чем вторая. Снижение скорости распада τ-фазы 
при легировании галлием показали также Zhao с 
соавторами [8]. Экономически целесообразным 
является внесение небольшого количества гал-
лия, что обусловлено его высокой стоимостью. 
Это также выгодно с точки зрения величины ко-
эрцитивной силы: в статье [9] приводится зави-
симость коэрцитивной силы от содержания гал-
лия, согласно которой максимум Hc достигается 
при внесении в сплав около 10% ат. Ga.

Подбор оптимальных режимов обработки 
сплавов τ-MnAl(Ga) требует внимательного из-
учения закономерностей фазовых переходов и 
формирования микроструктуры, информации 
по которым в настоящий момент недостаточно. 
Целью данной работы являлось установление 
зависимостей фазового состава и магнитных 
свойств от скорости охлаждения при получении 
ферромагнитных сплавов τ-MnAl.

МАТЕРИАЛЫ И МЕТОДЫ
Для установления зависимости микрострук-

туры (фазового состава) от скорости закалки 
сплава номинального состава Mn55Al36Ga9 были 
исследованы как объемные образцы, так и бы-
строзакаленные ленты, полученные методом 
спиннингования. Исходный сплав заданного 
номинального состава был получен методом ин-
дукционной плавки чистых компонентов в ат-
мосфере инертного газа (аргона). Слиток затем 
был разделен на части для изготовления массив-
ных и ленточных образцов. Массивные образцы 
с размерами 4×5×10 мм3 запаивали в кварцевые 
ампулы, заполненные аргоном (0.3  атм), и на-
гревали в печи до температуры 1100°С. Один об-
разец закаливали в воду, предварительно разбив 
ампулу. Второй подвергали закалке в воду вме-
сте с кварцевой ампулой для реализации более 
низкой скорости закалки. Оставшаяся часть об-
разца была использована для получения быстро-
закаленных лент методом спиннингования при 
линейной скорости вращения медного колеса 
(v) 10 м/с и 40 м/с. При проведении спиннинго-

вания камера с барабаном и кварцевым тиглем 
предварительно вакуумировалась, после чего 
образец в кварцевом тигле нагревался индукто-
ром до жидкого состояния (температура распла-
ва составляла около 1300°С), после чего расплав 
выдавливался из тигля избыточным давлением 
аргона около 50 кПа. Образцы имели следующие 
форму и размеры: ленты шириной около 3 мм и 
толщиной 50 ± 10 мкм при линейной скорости 
вращения колеса 10 м/с, чешуйки шириной око-
ло 1 мм и толщиной 10 ± 5 мкм – при v= 40 м/с. 

Термообработку образцов проводили в ин-
тервале температур 400–700°C в атмосфере воз-
духа, нагрев осуществлялся с печью, выдержка 
при заданной температуре составляла 20  мин, 
охлаждение производилось на воздухе. Образу-
ющаяся на поверхности оксидная пленка имела 
малую толщину и перед проведением исследова-
ния ее удаляли полированием, вследствие чего 
пленка не оказывала влияния на результаты ис-
следования.

Дифференциальную сканирующую калори-
метрию (ДСК) для всех образцов проводили в 
интервале температур 50–800°C, скорость на-
грева 10°C/с. В качестве эталона использовали 
пустой корундовый тигель. Начальный и конеч-
ный участки графиков были обрезаны, так как 
на ход кривой на данных участках влияла тепло-
вая инерция прибора. Для объемных образцов 
были получены кривые однократного нагрева и 
охлаждения. Быстрозакаленные ленты подвер-
гали нагреву дважды для выявления тепловых 
эффектов необратимых превращений. Темпера-
туры фазовых превращений устанавливали пу-
тем аппроксимации пиков функциями Гаусса с 
определением их центра тяжести. 

Фазовый состав полученных образцов из-
учали методом рентгеноструктурного анализа 
(РСА) на дифрактометре ДРОН-3 (излучение 
Cu-Кα, графитовый монохроматор). Для сни-
жения влияния текстуры съемку производили с 
вращением кюветы. Быстрозакаленные ленты 
перед проведением измерений измельчали в по-
рошок и помещали в кювету, не дающую фона на 
рентгенограммах. Качественный и количествен-
ный фазовый анализ проводили с использовани-
ем пакета прикладных программ X-RAY, реали-
зующего модифицированный метод Ритвельда 
подгонки расчетных рентгенограмм под экспе-
риментальные [10]. Для осуществления количе-
ственного анализа методом Ритвельда в качестве 
модельных использовали рентгенограммы фаз, 
вероятности заполнения узлов элементарной 
ячейки которых были заданы в соответствии с их 
приблизительным химическим составом (опре-
деленных для массивных образцов). Заполнение 
узлов решетки (β-Mn) проводилось следующим 
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образом:  позиции  8(с)  полностью  заняты  Mn,  
позиции 12d заполнены атомами с вероятностью 
0.78 (Al), 0.22 (Mn) [11].

Анализ  микроструктуры  образцов  проводи-
ли  с  использованием  сканирующей  электрон-
ной  микроскопии  (СЭМ)  (TESCAN  VEGA  3)  в  
сигнале  отраженных  электронов  (ускоряющее  
напряжение  20  кВ).  Химический  состав  образ-
цов  и  отдельных  фаз  устанавливали  методом  
микрорентгеноспектрального  анализа  (МРСА)  
анализатором X-Act  Oxford  Instruments.  Пробо-
подготовку  массивных  образцов  для  СЭМ  осу-
ществляли  стандартной  металлографической  
полировкой,  финальную  полировку  образцов  
проводили как электролитически, так и механи-
чески  с  использованием  коллоидного  кремния  
(50  нм).  Быстрозакаленные  ленты  перед  поли-
рованием скрепляли при помощи токопроводя-
щего связующего (эпоксидной смолы).

Измерения петель гистерезиса осуществляли 
на вибромагнетометре VSM-250 при максималь-
ном значении внешнего поля равном 2 Тл.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Закалка  в  воду  привела  к  формированию  

микроструктуры,  состоящей  из  двух  фаз  ε  и  γ2 
(рис.  1а).  Объемные  доли  ε-  и  γ2-фаз  состави-
ли  67.9±3.4%  и  32.1+1.6%  соответственно.  Та-
кое  фазовое  состояние  отличается  от  того,  что  
обычно наблюдается в двойных сплавах τ-MnAl, 
в  которых  в  результате  аналогичной  закалки  
фиксируется  только  ε-фаза  [12].  Фиксация  фа-
зы,  имеющей аналогичную γ2-кристаллическую 
решетку, происходит при закалке двойных спла-
вов Mn55Ga45, причем результатом закалки также 

является  однофазное  состояние  [13].  Наблюда-
емый  фазовый  состав  качественно  согласуется  
с  работой  [6].  Фактический  элементный  состав  
образца,  определенный  методом  МРСА,  соста-
вил Mn – 54.1 %, Al – 37.6 %, Ga – 8.3 % (ат.). 

Закалка  с  ампулой  позволяет  реализовать  
скорость  охлаждения,  называемую  “промежу-
точной”,  при  которой  не  происходит  образо-
вание  равновесных  фаз,  но  и  не  фиксируется  
высокотемпературная  фаза.  После  закалки  с  
ампулой  массивный  образец  имел  двухфазную  
структуру  (рис.  1б)  τ-фазы  и  γ2-фазы  в  количе-
стве  31.3±1.6%  и  68.7±3.4%  по  объемной  доле.  
По всей видимости, при охлаждении с “проме-
жуточной” скоростью, ε-фаза переходит в τ-фа-
зу непосредственно в процессе охлаждения, как 
это  обычно  реализуется  при  “промежуточной”  
скорости  охлаждения,  например,  в  [14].  Эле-
ментный состав данного образца составил Mn – 
56.3 %, Al – 34.5 %, Ga – 9.3 % (ат.).

Следует  отметить,  что  количественный  фа-
зовый  состав  двух  образцов  не  согласуется:  со-
держание  γ2-фазы  в  данных  образцах  различ-
но,  а  доля ε-фазы не совпадает с  долей τ-фазы. 
Однако образцы исследовали в крупнокристал-
лическом  состоянии,  в  результате  чего  могла  
изменяться относительная интенсивность рент-
геновских линий, оказывая влияние на точность 
количественного  фазового  анализа.  Некоторое  
изменение  количественного  соотношения  фаз  
также  может  быть  обусловлено  наблюдаемыми  
слабыми отличиями элементного состава.

Установление температур фазовых переходов 
в массивных образцах осуществляли с использо-
ванием метода ДСК. Кривые нагрева и охлажде-
ния приведены на рис. 2. На кривых охлаждения 

Рис. 1.  Рентгеновские дифрактограммы образцов, закаленных (а) – в воду (1  – закалка, 2 – отжиг 500°С, 3 – 
отжиг 700°С, тонкая черная линия – аппроксимация); (б) – с ампулой (1 – закалка, 2 – отжиг  700°С, тонкая 
черная линия – аппроксимация).
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при  температурах  ниже  700°С  не  наблюдается  
тепловых  эффектов,  следовательно,  все  пре-
вращения,  происходящие при нагреве,  являют-
ся  необратимыми.  Кроме  того,  не  наблюдается  
теплового  эффекта  фазового  перехода  ферро-
магнетик–парамагнетик,  что  связано  с  низким  
тепловым эффектом данного перехода.

Закаленный  с  ампулой  образец  претерпе-
вает  только  одно  превращение  при  нагреве  
(рис.  2а).  Исходя  из  [6]  можно  предположить,  
что  данный  эффект  обусловлен  фазовым  пере-
ходом  γ2→τ,  происходящим  в  тройных  сплавах  
Mn–Al–Ga. Для проверки данной гипотезы за-
каленный с  ампулой образец  был отожжен при 
температуре 700°С, превышающей температуру 
пика  ДСК-кривой,  равную  653±5°С.  Согласно  
результатам  РСА,  фазовый  состав  образца  по-
сле  отжига  представлял  собой  71.0±3.6%  τ-фа-
зы, 25.5±1.3% γ2 и 3.6±0.2% (β-Mn). Увеличение 
объемной доли τ-фазы на 40% подтверждает ре-
ализацию перехода γ2→τ при заданной темпера-
туре. Выделение небольшого количества (β-Mn) 
может быть обусловлено началом распада менее 
стабильной τ(ε).

На  кривой  нагрева  образца,  закаленного  в  
воду  (рис.  2б),  наблюдаются  два  тепловых  эф-
фекта, отвечающих фазовым переходам. Прове-
дение двух отжигов при температурах, превыша-
ющих  температуры  пиков  тепловых  эффектов,  
показало, что первое превращение представляет 
собой ε→τ (линии ε-фазы не обнаруживаются на 
рентгенограмме  после  отжига  при  температуре  
500°С, см. рис. 1а), а второе – γ2→τ. Температура 
пика, отвечающего превращению ε→τ, составля-
ет 451±3°С, γ2→τ – 638±4°С. Таким образом, уве-
личение скорости охлаждения образца  привело 
к  небольшому  снижению  температуры  γ2→τ  пе-
рехода.  Это  превращение  за  отведенное  время  

выдержки  при  отжиге  не  протекло  полностью,  
так  как  на  рентгенограмме  после  отжига  при  
700°С присутствуют линии γ2. Однако, согласно 
количественному анализу, ее содержание состав-
ляет около 10% по объему, в то время как после 
первого  отжига  ее  количество  достигало  49%.  
Необходимость  длительной  выдержки  для  осу-
ществления фазового перехода γ2→τ, а также раз-
мытость  пика  теплового  эффекта  на  ДСК-кри-
вой в обоих массивных образцах говорят о более 
низкой  скорости  протекания  данного  превра-
щения в сравнении с превращением ε→τ.

Температура начала теплового эффекта, свя-
занного с высокой скоростью распада τ-фазы (в 
наибольшей  степени,  происходящей  из  γ2)  для  
обоих образцов одинакова и составила 780°C по 
кривой нагрева.

Параметры  решеток  фаз,  определенные  ме-
тодом  РСА,  приведены  в  табл.  1.  Параметры  
решеток  τ-фазы,  полученной  различными  спо-
собами:  закалкой  с  последующим  отжигом  и  

Таблица 1. Параметры решетки τ-фазы (a и c выраже-
ны  в  ангстремах)  в  закаленных  образцах  до  и  после  
отжигов

Обработка Закалка в воду Закалка  
с ампулой

Закалка –
a = 2.765
c = 3.598

c/a = 1.301

Отжиг при 500°C
a = 2.765
c = 3.595

c/a = 1.300
–

Отжиг при 700°C
a = 2.764
c = 3.598

c/a = 1.302

a = 2.764
c = 3.610

c/a = 1.306

Рис. 2. Зависимости теплового потока от температуры при нагреве и охлаждении для массивных образцов, полу-
ченных: а) закалкой с ампулой, б) закалкой в воду; сплошная линия – нагрев, штриховая линия – охлаждение.
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охлаждением  с  “промежуточной”  скоростью,  
близки по значениям. 

Степень  тетрагональности  (отношение  c/a) 
слабо  возрастает  с  повышением  температуры  
отжига,  что  может  быть  обусловлено  увеличе-
нием содержания галлия в τ-фазе. Согласно [6], 
следует  ожидать  различия  составов  τ(ε)  и  τ(γ2), 
что  должно  отражаться  на  положении  центров  
тяжести  пиков  вплоть  до  их  раздвоения  ввиду  
различия параметров решеток. Однако в данной 
работе  превращение  не  прошло  полностью  за  
выбранное время отжига,  поэтому сдвиг  линий 
не был детектирован на рентгенограмме.

Анализ  шлифов  при  помощи  СЭМ  (рис.  3)  
подтверждает результаты РСА. Как после закал-
ки в воду, так и после закалки с ампулой (рис. 3а 
и  3г),  светлым  элементом  микроструктуры  на  
изображении является фаза γ2.  В образце, зака-
ленном  с  ампулой,  эта  фаза  имеет  средний  со-
став  Mn–55.6%,  Al–35.1%,  Ga–9.3%  (ат.).  Фаза  
γ2 обогащена по галлию и обеднена по марганцу 
относительно  τ-фазы,  характеризующейся  со-
ставом Mn–58.1%, Al–33.6%, Ga–8.4% (ат.), что 
согласуется с [7]. Составы фаз в разных областях 
образца  изменяются  количественно,  что  обу-
словлено  некоторой  неоднородностью  распре-
деления химических элементов в сплаве. Однако 
качественные  зависимости  сохраняются.  Заме-
тим, что отношение Al : Ga в среднем для τ-фа-
зы составляет 4.03,  а  для γ2-фазы – 3.77.  Т.  е.,  в  
среднем атомы Ga несколько чаще занимают уз-
лы решетки γ2-фазы. 

Контраст τ-фазы на шлифе закаленного в во-
ду  образца,  отожженного  при  500°С  (рис.  3б),  
скорее всего обусловлен применением для дан-
ного образца электролитического полирования. 
При  электролитическом  полировании  много-
фазного  образца  возможно  появление  рельефа  
из-за разной скорости растворения фаз. Рельеф 
поверхности  образца  повлиял  на  наблюдаемый  
контраст. Идентификация фаз была осуществле-
на  на  основании  анализа  элементного  состава  
фаз  с  учетом результатов  РСА.  Темные области  
внутри  τ-фазы  вероятно,  являются  остатками  
ε-фазы, не завершившей превращение в τ-фазу, 
или же двойниками τ-фазы, отличающийся кон-
траст которых обусловлен их ориентировкой.

Для образца, закаленного с ампулой, дополни-
тельно проводили отжиг при температуре 500°С 
из  исходного  закаленного  состояния  (рис.  3д).  
Так как изучаемые фазы являются метастабиль-
ными,  то  при  температурах  более  низких,  чем  
значения, определенные по ДСК-кривым, также 
могут  происходить  фазовые  переходы,  так  как  
образец  выдерживается  в  течение  некоторого  
времени при повышенной температуре,  однако 
скорость  перехода  будет  замедлена.  Это  позво-
лило увидеть начало превращения γ2 →τ. Видно, 
что рост фазы τ(γ2) начинается от границы зерна 
τ(ε), видимой на снимке (с правой стороны зер-
на для наглядности поверх этой границы прове-
дена линия).

После  отжига  при  температуре  700°С  в  обо-
их  образцах  (рис.  3в,  3д)  в  небольшом  количе-

Рис. 3.  Микроструктура массивных образцов после:  а)  закалки в воду,  б)  закалки в воду и отжига при 500°С,  
в) закалки в воду и отжига при 700°С, г) закалки с ампулой, д) закалки с ампулой и отжига при 500°С, е) закалки 
с ампулой и отжига при 700°С.
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стве  наблюдаются  маленькие  светлые  частицы  
(β-Mn).  Согласно  [6],  эти  частицы  являются  
следствием начала  распада  метастабильной фа-
зы τ(ε). Подтверждением этому служит наблюде-
ние частиц внутри тех областей τ-фазы образца, 
закаленного с ампулой, которые присутствовали 
в исходном состоянии, то есть представляли со-
бой τ(ε).

Превращение γ2→τ не было реализовано пол-
ностью  в  обоих  образцах  ввиду  недостаточной  
продолжительности  выдержки.  По  структуре  
шлифа можно заметить, что образование новой 
τ(γ2)  происходит  на  разных  участках:  1)  от  ин-
терфейса  τ(ε)  /  γ2,  как  после  отжига  при  500°С 
(рис. 3д), 2) по границам зерен исходной γ2-фа-
зы (рис. 3е), 3) внутри областей γ2-фазы, причем 
вдоль  определенных  кристаллографических  на-
правлений (рис. 3в, 3е). Было проведено иссле-
дование  состава  двух  различных  по  морфоло-
гии  областей  τ-фазы,  наблюдаемых  на  рис.  3е:  
исходных  равноосных  зерен  τ(ε)  и  тонких  пла-
стинок  τ(γ2),  выделившихся  внутри  областей  
γ2-фазы. Для двух τ-фаз наблюдается та же зави-
симость состава,  что и для исходного (закален-
ного  с  ампулой)  состояния.  Фаза  τ(ε)  обогаще-
на  по  Mn,  но  обеднена  по  Ga  и  Al:  Mn–56.2%,  
Al–36.1%, Ga–7.7% (ат.), – τ(γ2) при этом имеет 
состав Mn–53.3%, Al–37.6%, Ga–9.1% (ат.). От-
ношение Al : Ga сохраняет свой прежний харак-
тер,  принимая  значение  4.69  для  τ(ε)  и  4.13  для  
τ(γ2), т. е. атомы галлия с большей вероятностью 
располагаются  в  решетке  τ(γ2).  Отсюда  можно  
сделать вывод, что τ(γ2), по всей видимости, на-
следует состав фазы γ2.

Таким  образом,  фазовый  переход  γ2→τ  име-
ет следующие черты: для образования τ(γ2) тре-
буется  длительная  выдержка  при  повышенной  
температуре, что присуще переходам, протекаю-

щим по диффузионному механизму; превраще-
ние протекает без заметного изменения состава; 
выделение τ(γ2) происходит как по границам зе-
рен, вдоль которых диффузия осуществляется с 
высокой скоростью, так и по выделенным кри-
сталлографическим  направлениям,  что  может  
быть  обусловлено  как  сдвиговым  характером  
превращения,  так  и  более  высокой  скоростью  
диффузии,  а  также  выигрышем  упругой  и/или  
поверхностной  энергии  вдоль  этих  направле-
ний. Исходя из имеющихся данных, можно пред-
положить, что превращение по своему характеру 
является массивным. Об этом также свидетель-
ствует  вид  τ(γ2)  –  бесформенные  массивы,  от-
деленные  от  фазы,  за  счет  которой  происходит  
рост, волнистой границей, – растущей от интер-
фейса τ(ε) / γ2, как показано на рисунке 3д. Од-
нако в полной мере механизм превращения γ2→τ 
в настоящий момент не ясен и требует дальней-
шего исследования.

Микроструктура  быстрозакаленных  лент  в  
исходном  закаленном  состоянии  приведена  на  
рис. 4. В обоих случаях микроструктура двухфаз-
ная дендритная. Приведенная на рисунке 4б ми-
кроструктура ленты, закаленной при v = 40 м/с, 
была  получена  от  поперечного  сечения  ленты,  
поэтому  показывает  структуру  как  вблизи  кон-
тактной  с  колесом,  так  и  вблизи  внешней  (не-
контактной)  поверхностей  (отметим,  что  лента  
располагалась  наклонно  относительно  плоско-
сти шлифа, поэтому ширина полученного участ-
ка  больше  толщины  ленты).  Видно,  что  каче-
ственных  отличий  по  фазовому  составу  вблизи  
обеих  поверхностей  не  наблюдается,  однако  
фазы имеют различную дисперсность. Это обу-
словлено неравномерностью скорости охлажде-
ния, которая тем выше, чем ближе поверхность 
колеса.  Элементный  состав  быстрозакаленных  

Рис. 4. Микроструктура исходных быстрозакаленных лент, закаленных при линейной скорости вра-
щения медного колеса: а – 10 м/с, б – 40 м/с.
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лент,  определенный  методом  МРСА,  составил  
Mn – 54.9%, Al – 36.3%, Ga – 8.8% (ат.) при v = 
10 м/с и Mn – 54.7%, Al – 36.4%, Ga – 8.9% (ат.) 
при v = 40 м/с.

Подробный анализ фазового состояния лент, 
закаленных при v = 10 м/с, был проведен автора-
ми работы в более ранней статье [15]. Основным 
результатом работы [15] стало установление по-
рядка фазовых переходов при нагреве: 1) ε → γ2 , 
2) ε → τ(ε), 3) γ2→τ(γ2) и параллельно 4) τ(ε) → β, 5) 
растворение (β-Mn) в решетке τ-фазы, 6) распад 
τ-фазы.  Рассмотрим, какие из  приведенных за-
кономерностей справедливы при более высокой 
скорости закалки.

С увеличением скорости охлаждения при пе-
реходе от  закалки с  ампулой к  закалке в  воду и  
к  спиннингованию  при  v  =  10  м/с  и  40  м/с  не  
наблюдается  монотонного  изменения  содержа-
ния фаз. Так, например, доля γ2-фазы составляет 
при указанных обработках 68.7%, 32.1%, 57.6% и 
46.3%  соответственно.  Таким  образом,  соотно-
шение фаз, фиксируемое при закалке, определя-
ется иными параметрами.

На рис. 5 представлены кривые зависимости 
теплового  потока  от  температуры  при  нагреве  
быстрозакаленных  лент.  Сравнительный  ана-
лиз  показывает  общее  сходство  наблюдаемых  
процессов  при  общем  снижении  температур  
фазовых переходов с увеличением скорости ох-
лаждения. Однако в случае метастабильных фаз 
температура  фазового  перехода  сильно  зависит  
от  скорости  нагрева.  Поэтому  было  проведено  
качественное установление последовательности 
фазовых переходов.

Для  установления  характера  фазовых  пере-
ходов  быстрозакаленной  при  v  =  40  м/с  ленты  

были  проведены  отжиги  при  различных  темпе-
ратурах. Рентгенограммы отожженных образцов 
приведены на рис. 6, а результаты количествен-
ного фазового анализа в сравнении с аналогич-
ными  результатами  для  ленты,  закаленной  при  
v = 10 м/с (рентгенограммы которых могут быть 
найдены в [15]), представлены на рис. 7. Общий 
ход кривых, показывающих изменения фазово-
го состава,  сохраняется при повышении скоро-
сти  закалки.  Отжиг  при  400°С  в  обоих  случаях  
приводит к  росту  содержания γ2  –  фазы.  Одна-
ко  после  отжига  при  400°С  лента,  закаленная  
при v  =  40  м/с,  демонстрирует  наличие  более  
10%  τ-фазы,  в  то  время  как  лента,  закаленная  
при v  = 10 м/с, ее не содержала. Параметры ре-
шетки τ-фазы составили a = 2.761 Å, c = 3.560 Å, 
c/a  =  1.289.  В  обеих  лентах  после  отжига  при  
температуре  440°С  сохраняется  ε-фаза  (в  коли-
честве 15.3% и 19.4% при v = 10 и 40 м/с. Однако, 
если в лентах, закаленных при v = 10 м/с, отжиг 
при этой температуре приводит к началу образо-
вания τ(ε), то лента, закаленная при v = 40 м/с, 
содержит  уже  14.3%  этой  фазы.  Остальное  со-
ставляет γ2. При повышении температуры отжи-
га  до  525°С  в  структуре  лент  уже  не  обнаружи-
вается  ε-фазы,  которая  полностью  переходит  в  
τ(ε), рост содержания которой продолжается, и, 
вероятно, в γ2.  Одновременно с этим начинает-
ся  выделение частиц (β-Mn).  Учитывая низкую 
степень  тетрагональности  решетки  τ(ε),  можно  
предположить, что она, как и в объемных образ-
цах, обеднена по Ga и обогащена по Mn, вслед-
ствие  чего  ее  стабильности  снижена.  Поэтому  
выделение частиц (β-Mn) объясняется распадом 

Рис. 5. Зависимости теплового потока при первом и по-
вторном нагреве быстрозакаленных лент.

Рис.  6.  Рентгеновские  дифрактограммы,  закаленной  
при линейной скорости вращения колеса 40 м/с ленты 
в  исходном  –  1,  и  отожженном  при  различных  темпе-
ратурах  состояниях:  2  –  400°С, 3  –  550°С, 4  –  650°С,  
5 – 700°С, тонкая линия – аппроксимация.
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τ(ε).  Максимум  объемной  доли  частиц  (β-Mn)  
был  достигнут  при  температуре  отжига  550°С, 
где он составил 16.3%, что меньше значения, по-
лученного для  лент,  закаленных при v  =  10 м/с  
(26.9%).  Однако учитывая  дискретность  набора  
температур отжигов и общее смещение тепловых 
эффектов  на  ДСК-кривых  в  сторону  меньших  
температур при повышении значения v (рис. 5), 
истинный максимум концентрации (β-Mn) мог  
быть достигнут при меньшей температуре. Даль-
нейшее повышение температуры отжига приве-
ло к снижению концентрации (β-Mn).

Максимум  содержания  τ-фазы  в  ленте,  за-
каленной  при  v  =  40  м/с,  в  данной  работе  был  
достигнут  после  отжига  при  650°С  и  составил  
87.4%  по  объемной  доле.  Параметры  решетки  
фазы при этом составили a = 2.760 Å, c = 3.620 Å, 
c/a  =  1.312.  Отношение  параметров  c/a  замет-
но больше, чем отношение параметров τ-фазы, 
образованной  при  температуре  отжига  400°С. 
Причиной  роста  c/a  является  увеличение  кон-
центрации галлия в τ-фазе с повышением доли 
τ(γ2) в славе.

Таким образом, закономерности фазовых пе-
реходов,  выявленные для лент,  закаленных при 
v = 10 м/с, остаются справедливыми и при более 
высокой скорости закалки.

Температура  распада  τ-фазы  для  лент  при  
увеличении v  слабо  смещается  в  сторону  мень-
ших  температур:  750.0±2.3°С  при  v  =  10  м/с  и  
746.0±1.6°С при v = 40 м/с. Обе температуры су-
щественно ниже, чем температура распада фер-

ромагнитной  фазы  в  массивных  образцах,  где  
она составляет 780°С.

Магнитные  гистерезисные  свойства  лент,  
отожженных  при  температуре  700°С,  были  по-
лучены  в  поле,  максимальное  значение  кото-
рого достигало 2 Тл, что ниже поля насыщения 
(μ0Ha = 2K1/Is ≈  5.7  Тл).  Таким  образом,  пред-
ставленные на рис. 8 петли гистерезиса являют-
ся  частными.  Значения  свойств,  определенных  
по петлям, показаны в табл. 2. Лента, закаленная 
при v = 40 м/с, характеризуется более высокими 
значениями остаточной намагниченности и ко-
эрцитивной силы, но более низкой максималь-
ной намагниченностью в поле 2 Тл. Повышение 

Рис. 7.  Зависимости объемных долей фаз быстрозакаленных при v  = 10 м/с и при 
v = 40 м/с лент от температуры отжига.

Рис.  8.  Петли  гистерезиса  для  лент,  полученных  при  
скорости вращения медного колеса 10 и 40 м/с.
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остаточной  намагниченности  Ir  и  коэрцитив-
ной  силы  Hc  может  быть  обусловлено  измель-
чением размера зерна, которое было продемон-
стрированно  на  сплаве  Mn53Al47  в  статье  [12].  В  
данной статье, однако, было показано, что лен-
ты  τ-MnAl  при  быстрой  закалке  приобретают  
структуру ε-фазы, которая при последующем от-
жиге  превращается  в  τ-фазу  без  существенного  
изменения размеров зерна. В настоящей работе 
исходная  структура  являлась  двухфазной,  при-
чем фазовые составляющие имели вид не зерен, 
а дендритов. Поэтому объяснение наблюдаемого 
эффекта  требует  проведения  в  будущем  допол-
нительных  исследований  зеренной  структуры  
отожженных  лент.  Максимальная  намагничен-
ность Imax,  достигаемая  в  данной  работе,  явля-
ется  относительно  низкой:  намагниченность  
насыщения  двойных  сплавов  τ-MnAl  составля-
ет  около  600  кА/м.  Это  объясняется  приложе-
нием поля,  не приводящего к намагничиванию 
до насыщения. В работе [16] на быстрозакален-
ных при v = 30 м/с лентах состава Mn55Al45 были 
достигнуты  следующие  свойства  в  поле  1.7  Тл:   
Hc = 185 кА/м (2.32 кЭ), σmax ≈ 64.4 А×м2/кг (что 
соответствует Imax≈ 335 А/м), что достаточно близ-
ко к свойствам лент, закаленных при v = 40 м/с. 
Более низкая Imax при более высокой скорости v 
может объясняться тем, что большее количество 

межзеренных  границ  затрудняет  намагничива-
ние образца путем смещения доменной стенки.

Ленты,  закаленные  при  v  =  10  м/с,  так-
же  исследовались  на  температурную  стабиль-
ность  τ-фазы  путем  выдержки  при  температу-
ре  700°С  в  течение  разного  времени  от  20  мин  
до  10  ч  (рис.  9).  Авторы  работы  [7]  исследова-
ли  стабильность  массивного  образца  состава  
Mn55Al38,57Ga6,43  при  температуре  700°С.  Соглас-
но их статье, первые признаки присутствия рав-
новесных  фаз  появлялись  на  рентгенограммах  
спустя  4  ч.  После  выдержки  в  течение  24  ч  от-
мечалось  присутствие  более  77%  τ-фазы.  По  
результатам  РСА  быстрозакаленные  ленты  со-
держат  некоторое  количество  равновесных  фаз  
уже  спустя  20  минут  выдержки:  τ  –  88.2±4.4%,  
(β-Mn)  –  7.7±0.4%,  γ2  –  4.1±0.2%.  Видно,  что  
при  повышении  продолжительности  выдержки  
происходит  увеличение  интенсивности  линий  
(β-Mn),  являющейся  продуктом  распада  τ-фа-
зы.  Однако линии γ2  после 10-часовой выдерж-
ки на рентгенограмме отсутствуют,  что говорит 
о том, что данная фаза завершила превращение 
в τ-фазу. После 10-часовой выдержки наблюда-
ется следующий фазовый состав: τ – 89.4±4.5%, 
(β-Mn)  –  10.6±0.5%.  Таким  образом,  содержа-
ние  (β-Mn)  возросло  всего  на  3%,  что  говорит  
о  высокой  термической  стабильности  быстро-
закаленных  лент,  легированных  Ga.  Как  было  
показано  на  массивных  образцах,  склонность  
к распаду с выделением (β-Mn) проявляет фаза 
τ(ε). Вероятнее всего, длительная выдержка при 
700°С приводит к дораспаду фазы τ(ε), который 
наблюдался и при более низкой температуре от-
жига.  Оставшаяся  ферромагнитная  фаза  τ(γ2), 
проявляющая  более  высокую  термодинамиче-
скую  стабильность,  способна  сохраняться  при  
температурах, близких к температуре распада, в 
течение длительного времени.

ВЫВОДЫ
1.	Повышение скорости охлаждения массив-

ных образцов приводит к изменению фиксируе-
мого при закалке состояния: от τ + γ2 при закалке 
с ампулой к ε + γ2 при закалке в воду. При прове-
дении дальнейшего нагрева происходят фазовые 
превращения ε→τ(ε) (только в закаленном в воду 
образце) и γ2→τ(γ2) (в обоих образцах). Темпера-
тура фазового перехода γ2→τ(γ2), измеренная при 
непрерывном  нагреве,  снизилась  при  повыше-
нии  скорости  охлаждения.  Особенности  струк-
туры  τ(γ2)-фазы,  а  также  кинетики  фазового  
перехода  γ2→τ(γ2)  позволяют  предположить,  что  
γ2→τ(γ2) протекает по массивному механизму.

2. 	Существенное  повышение  скорости  за-
калки с переходом от массивных образцов к бы-

Таблица  2.  Магнитные  гистерезисные  свойства  лент,  
отожженных при 700°С

v, м/с Ir, кА/м Imax, кА/м Hc, кА/м
10 97 410 35
40 175 352 149

Рис. 9. Рентгенограммы быстрозакаленных при v = 10 м/с 
лент, отожженных при 700°С в течение различного вре-
мени.
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строзакаленным лентам приводит к изменению 
закономерностей фазовых превращений отно-
сительно массивных образцов. Это проявляется 
в выделении частиц (β-Mn) при низких темпе-
ратурах и последующим их растворением при 
высоких. При повышении линейной скорости 
вращения медного колеса происходит смеще-
ние фазовых переходов в область более низ-
ких температур. Выделить точные температу-
ры фазовых переходов, протекающих в лентах, 
нельзя. Так как участвующие в переходах фазы 
являются метастабильными, поэтому сами пе-
реходы протекают в интервалах температур, а 
температура начала перехода определяется ки-
нетикой нагрева.

3.	Повышение скорости быстрой закалки 
приводит к повышению коэрцитивной силы и 
снижению максимальной намагниченности в 
ненасыщающем поле.

4.	Длительная выдержка (10  ч) быстрозака-
ленных лент при температуре 700°С не привела к 
существенному изменению доли ферромагнит-
ной фазы, что свидетельствует о высокой тер-
мической стабильности ферромагнитной фазы, 
получаемой в быстрозакаленных лентах.

Исследование проведены при поддержке Рос-
сийского научного фонда (проект № 23-13-00161 
https://rscf.ru/project/23-13-00161/, Националь-
ный исследовательский технологический уни-
верситет МИСИС).
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PHASE-STRUCTURAL STATE OF τ-MnAl(Ga) ALLOYS PREPARED  
AT DIFFERENT COOLING RATES

A. S. Fortuna1, *,  N. M. Vazhinskii1,  K. S. Nechaev1,  T. A. Morozova1,   
M. V. Gorshenkov1,  D. Yu. Karpenkov1, and E. S. Malyutina1

1National University of Science and Technology MISiS, Moscow, 119049 Russia
*e-mail: fortuna.as@misis.ru

An alloy with a nominal composition of Mn55Al36Ga9 is prepared by four different methods which ensure 
different cooling rates. Two bulk samples are prepared by induction melting followed by water quench-
ing from a homogenizing temperature of 1100oС; one of the samples was sealed in a quartz ampoule and 
subjected to water quenching, whereas the other sample directly was subjected to water quenching. Two 
samples are prepared in the form of ribbons by quenching from the melt on a rotating copper wheel at 
linear speeds of 10 and 40 m/s. Thus, samples quenched at different rates are prepared. For these samples, 
regularities of phase transitions occurred during heating are determined, and difference in the regularities 
for the bulk and rapidly quenched samples are found. Based on the data obtained, we make an assumption 
that the γ2 → τ phase transition has features of a bulk transition. Magnetic hysteretic properties of the rapidly 
quenched ribbons are measured. The high thermal stability of the rapidly quenched ribbons alloyed with 
gallium is shown.

Keywords: MnAl, hard magnetic materials, microstructure, phase transformations, rapid quenching
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Исследована структура и механические свойства листового проката толщиной 40 мм из низкоугле-
родистой низколегированной стали, подвергнутой термомеханической обработке по различным 
режимам. Установлены структурные факторы, влияющие на получение высоких механических 
свойств. Показано, что комплексная обработка, включающая закалку с прокатного нагрева и вы-
сокотемпературный отпуск с последующим дополнительным циклом закалки и отпуска, приво-
дит к формированию однородной по сечению листового проката фрагментированной бейнитной 
структуры с дисперсными карбидами ниобия и цементитного типа. Такая структура обеспечивает 
предел текучести не менее 630 МПа в сочетании с высокими значениями работы удара при отри-
цательных температурах и уровнем пластичности δ≈20%. 

Ключевые слова: низкоуглеродистая сталь, листовой прокат, закалка с прокатного нагрева, отпуск, 
структура, реечный бейнит, цементит, карбиды ниобия, предел текучести, работа удара
DOI: 10.31857/S0015323024060104, EDN: WQKUHM

ВВЕДЕНИЕ
В последнее десятилетие при производстве 

изделий для нефтегазовой и строительной отрас-
ли, в тяжелом машиностроении и судостроении 
применяются низкоуглеродистые экономно-
легированные стали. Ответственные элементы 
крупномасштабных сварных конструкций с вы-
сокой эксплуатационной надежностью, рабо-
тающие в сложных напряженных состояниях, а 
также при экстремально низких температурах в 
акватории Северного Ледовитого океана, долж-
ны быть изготовлены из сталей, обладающих оп-
тимальным сочетанием прочности, пластично-
сти, коррозионной стойкости, хладостойкости 
и свариваемости. Поскольку одним из основных 
требований к изделиям из таких сталей является 
хорошая свариваемость, то существует необхо-
димость в ограничении углеродного эквивален-
та стали и, соответственно, снижении содержа-
ния углерода, которое, в свою очередь, ведет к 
снижению прочностных характеристик стали. 
Поэтому основным способом производства хла-

достойких свариваемых сталей является термо-
механическая обработка (ТМО), позволяющая 
эффективно упрочнить сталь и одновременно 
повысить ударную вязкость [1].

Наибольшее распространение при производ-
стве листового проката из низкоуглеродистой 
легированной стали получил технологический 
цикл, включающий закалку с прокатного нагре-
ва (ЗПН) с последующей термообработкой по 
различным режимам, как правило включающим 
высокотемпературный отпуск. 

Совершенствование технологии производ-
ства листового проката из низкоуглеродистых 
сталей для улучшения технологических и ме-
ханических характеристик предусматривает в 
первую очередь получение новых знаний о фа-
зовых и структурных превращениях, протека-
ющих в разных термо-кинетических условиях 
g→α-превращения. Так, авторы [2], анализируя 
изменения структуры в зависимости от режи-
мов термоулучшения листового проката стали 
марки 09ХГН2МД с пределом текучести не ме-
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нее 690 МПа, установили особенности карби-
дообразования при высоком отпуске, влияю-
щие на уровень механических свойств. Влияние 
микролегирования на фазовые превращения и 
структуру низкоуглеродистых сталей рассмотре-
но в работах [3–8]. В частности, в работе [3] бы-
ло показано, что ниобий в низкоуглеродистых 
сталях категорий прочности (КП) 420, 620, 690, 
750 и 890 независимо от общего уровня легиро-
вания существенно замедляет рекристаллиза-
цию во всем температурном диапазоне горячей 
прокатки. Неоднозначное влияние ванадия и 
ниобия на кинетику γ→α-превращения отмеча-
лось в работах [4–7]. В работе [8] показано, что 
снижение содержания хрома до 0.42% оказыва-
ет благоприятное влияния на хладостойкость и 
трещиностойкость низкоуглеродистых сталей. 
Получению высоких значений ударной вязкости 
при снижении температуры γ→α превращения 
способствует формирование ультрамелкозер-
нистой структуры [9–14]. В монографиях [15, 
16] обобщены и проанализированы структуры и 
свойства свариваемых трубных низкоуглероди-
стых сталей, формирующиеся в процессе термо-
механической обработки.

Предметом обсуждения в работах [17–19] яв-
ляются вопросы коррозионной стойкости низ-
коуглеродистых сталей. В работах [20, 21] про-
ведено моделирование роста аустенитного зерна 
в низколегированных сталях при аустенитиза-
ции, в [22, 23] установлена взаимосвязь между 
формирующейся в ходе термомеханической об-
работки структурой стали и уровнем механиче-
ских свойств. Было выяснено, что в низкоугле-
родистых низколегированных сталях выделение 
карбидной фазы по границам α-кристаллов или 
в теле кристаллов не позволяет интерпретиро-
вать бейнит как верхний, образующийся в об-
ласти высоких температур γ→α-превращения, 

или нижний, образующийся в области низких 
температур. Неоднозначные данные о влиянии 
дополнительной термообработки после ЗПН на 
структурно-фазовое состояние и свойства низ-
коуглеродистой стали делают необходимым про-
ведение дополнительных исследований.

Цель настоящей работы – анализ влияния 
технологии изготовления листового проката из 
низкоуглеродистой стали марки 09ХН2МБ на ее 
структуру и механические свойства.

МЕТОДИКА
Исследовали промышленный листовой про-

кат толщиной 40 мм из низкоуглеродистой ста-
ли марки 09ХН2МБ. Содержание основных ле-
гирующих элементов (исключая серу, фосфор, 
мышьяк, азот, бор и олово, содержание которых 
составляет тысячные и десятитысячные доли 
процента) представлено в табл. 1. 

Исследована структура листового проката 
после обработки по четырем различным схемам. 
Два листа после ЗПН по двум режимам без до-
полнительной обработки (№ 1 и № 2), один лист 
после ЗПН и высокого отпуска (ЗПН+О, № 3) и 
один лист после ЗПН и комплексной обработки, 
включающий высокий отпуск и последующую 
повторную закалку с высоким отпуском (ЗП-
Н+О+З+О, № 4). Все механические испытания 
проведены в “НИЦ Курчатовский институт – 
ЦНИИ КМ Прометей”, полученные характери-
стики представлены в табл. 2. 

Образцы для электронно-микроскопическо-
го исследования вырезали из приповерхност-
ного слоя и центральной части листа, плоскость 
поверхности фольги во всех случаях была парал-
лельно поверхности листа.

Электронно-микроскопическое исследо-
вание тонких фольг на просвет выполнено по 
стандартной методике на электронных микро-
скопах JEM 200-CX при ускоряющем напряже-
нии 160 кВ и Tecnai G230 Twin при ускоряющем 
напряжении 300 кВ. Тонкие фольги изготовлены 
электролитическим способом в стандартном ре-
активе Ленуара. Идентификацию структурных 
составляющих и состава карбидной фазы прово-

Taблица 1. Основные легирующие элементы в исследу-
емой стали (в мас.%)

С Si Mn+Ni+Cu Cr+Mo Al V+Nb+Ti
0.09 0.26 2.89 0.68 0.03 0.04

Taблица 2. Обработка и механические свойства листового проката

Номер листа Обработка Температура 
отпуска, °С

σВ,
МПа

σ0.2, 
МПа δ, % ψ, % Работа удара, 

КV–40, Дж

№ 1 ЗПН1 (температура 
закалки 920°С) – 930 860 10.5 – 93–134

№ 2 ЗПН2 (температура 
закалки 945°С) – 890 750 9.5 – 109–123

№ 3 ЗПН+О 600 780 700 19.5 69 141–189
№ 4 ЗПН+О+З+О 580 710 630 20.0 73 208–247
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дили  на  основе  анализа  темнопольных  изобра-
жений и электронно-дифракционных картин. В 
ряде  случаев  межплоскостные  расстояния,  со-
ответствующие наблюдаемым на микродифрак-
циях рефлексам, определяли непосредственно в 
колонне микроскопа Tecnai G230 Twin. 

РЕЗУЛЬТАТЫ ИССЛЕДОВАНИЯ
В  первую  очередь  анализировали  структуру  

листов № 1 и № 2 после ЗПН без дополнитель-
ной термообработки, режимы ЗПН1 и ЗПН2 от-
личались  температурой  закалки:  лист  №  1  был  
закален от температуры 920°С, лист № 2 был за-

кален от температуры 945°С. Структура припо-
верхностного слоя исследуемых образцов приве-
дена на рис. 1.

После ЗПН1 на поверхности листа № 1 сфор-
мировалась  мартенсито-бейнитная  структура  в  
основном  реечной  морфологии.  Для  реечного  
мартенсита  характерно  сочленение  реек  типа  
“паркет”, как например, на рис. 1а. Можно отме-
тить  частичную  фрагментацию  реек  и  высокую  
плотность  дислокаций.  Темнопольное  изобра-
жение на рис. 1б демонстрирует заметную разо-
риентацию в  пределах  отдельной мартенситной 
рейки,  проявляющуюся  в  разном  контрасте  по  
длине  рейки,  при  этом  соответствующий  дан-

(а) (б)

(в) (г)

(д) (е)

Рис. 1. Участки реечного мартенсита с прослойками остаточного аустенита в приповерхностном слое 
листов № 1 (а–г) и № 2 (д, е): а, в, д – светлопольные изображения; б – темнопольное изображение в 
совмещенном рефлексе мартенсита g1=1 2 1α и аустенита g2=1 1 3γ; г, е – темнопольные изображения в 
рефлексе остаточного аустенита g=002γ.
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ной ориентировке рефлекс на электронно-диф-
ракционной картине “вытянут” в азимутальном 
направлении. Участки нереечного строения (как 
мартенсита, так и глобулярного бейнита) состав-
ляют относительно небольшую долю, по оценке 
примерно 30–40 полей зрения – около 30%. На 
дифракционных  картинах  наряду  с  рефлекса-
ми  α-фазы  обнаруживаются  рефлексы  γ-фазы.  
На  темнопольном  изображении,  полученном  
в  рефлексе  γ-фазы,  в  отражающем  положении  
находятся  прослойки  остаточного  аустенита,  
располагающиеся  между  мартенситными  рей-
ками (рис.  1в,  г),  толщина прослоек составляет 
около  30–40  нм.  Фрагмент  электронограммы  с  

рефлексами g=111γ  и  g=110α  на  врезке  к  рис.  1г  
демонстрирует  выполнение  ориентационных  
соотношений  (О.С.)  Курдюмова–Закса  между  
мартенситом и остаточным аустенитом. 

Структура приповерхностного слоя листа № 2 
после ЗПН2 показана на рис. 1д, е.  Так же, как 
в листе № 1, в данном листе структура характе-
ризуется  преобладанием  α-кристаллов  реечной  
морфологии  и  наличием  прослоек  остаточного  
аустенита.  В  силу  наличия  между  аустенитом  и  
мартенситом ориентационной связи почти всег-
да на темнопольных изображениях в рефлексах 
остаточного  аустенита  “подсвечивают”  рейки  
одной из ориентаций α-фазы.

На  рис.  2  представлен  участок  структуры  
приповерхностного  слоя  листа  №  2  с  группой  
коротких  реек  бейнитных  кристаллов,  разде-
ленных субграницами, на которых наблюдается 
выделение карбидной фазы в виде равноосных и 
эллипсоидных частиц размером от 30 до 120 нм. 
Некоторые  карбидные  частицы  имеют  форму  
коротких  пластинок  со  скругленными  краями.  
Дифракционная картина и схема ее расшифров-
ки, приведенные на рис. 2б, в, содержат рефлек-
сы  α-фазы,  принадлежащие  4  ориентировкам,  
а также единичные карбидные рефлексы, отме-
ченные  на  схеме  крестиками.  Карбидная  фаза  
идентифицирована как Fe3С.

В  структуре  центральной  зоны  листа  №1  
можно  отметить  небольшое  увеличение  доли  
бейнитной  составляющей  глобулярной  морфо-
логии  по  сравнению  с  приповерхностным  сло-
ем  (рис.  3).  Области  нереечного  строения,  что  
особенно  хорошо  видно  на  темнопольных  изо-
бражениях,  имеют  развитую  дислокационную  
субструктуру,  унаследованную  от  деформиро-
ванного  состояния  (рис.  3б,  в).  Такая  ячеистая  
структура,  как  и  фрагментированная,  поло-
жительно  влияет  на  прочностные  свойства.  В  
то  же  время  наличие  в  структуре  клиновидных  
элементов,  на  границах  которых  неизбежно  
возникает  повышенный  уровень  напряжений,  
приводящий  к  зарождению  трещин.  Это  будет  
способствовать  снижению  работы  удара  и  пла-
стических  характеристик,  если  такие  элементы  
попадают в  зону надреза при механических ис-
пытаниях. Короткие рейки α-фазы в отдельных 
случаях  содержат  выделения  карбидных  частиц  
эллипсоидной  формы,  длина  которых  достига-
ет  50–80 нм.  Прослойки остаточного аустенита 
встречаются крайне редко.

В центральной части листа № 2 в исследуемых 
полях зрения областей с реечной мартенситной 
структурой  не  обнаружено.  Бейнит  состоит  из  
кристаллов  реечной  и  глобулярной  морфоло-
гии, соотношение которых примерно одинаково 
(рис.  4).  Рейки  бейнита  имеют  зачастую  скру-

(а)

(б)

(в)

Рис. 2. Участок структуры приповерхност-
ного слоя листа № 2 с карбидами: а  – тем-
нопольное  изображение  в  рефлексе  це-
ментита g=313Fe3C;  б  –  электронограмма;  
в – схема расшифровки, рефлекс g=313Fe3C 
указан стрелкой.
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гленные  края,  что  и  позволяет  идентифициро-
вать их как бейнит, а не мартенсит. Кроме того, 
скругленные  края  реек  косвенно  могут  указы-
вать на снижение температурного градиента при 
охлаждении металла центральной зоны листа по 
сравнению с поверхностью (рис. 4а). Бейнитные 
кристаллы были образованы из полигонизован-
ного  горячедеформированного  аустенита,  поэ-
тому в рейках часто формируется разориентиро-
ванная субструктура по типу полигонизованной 
(рис.  4б).  Разориентировка  между  отдельными  
фрагментами составляет 3°–5°.

В  бейните  присутствуют карбидные частицы 
равноосной  и  эллипсоидной  формы.  Темно-
польный и электронно-дифракционный анализ 
свидетельствуют  о  реализации  в  большинстве  
проанализированных  участков  О.С.  Багаряц-
кого,  если исходить  из  параллельности плоско-
стей (011)Fe3C || (011)α. Все выявленные в структуре 
карбиды идентифицированы как цементит, кар-
бидов  другого  химического  состава  в  структуре  
этого листа не обнаружено.

По границе глобулярного и реечного бейни-
та обнаружены “островки” МА (мартенсито-ау-
стенитной) составляющей (рис. 4в, г). Известно, 
что  так  называемая  МА-составляющая  форми-
руется  в  структуре  низкоуглеродистых  сталей  
схожего химического состава при некоторых ре-

жимах термомеханической обработки и на опти-
ческих  микрофотографиях  часто  выглядит,  как  
рекристаллизованное  зернышко  неправильной  
формы  [15,  24].  Считается,  что  МА-составляю-
щая является продуктом распада обогащенного 
углеродом аустенита в структуре верхнего бейни-
та. Влияние этой структурной составляющей на 
свойства  проката  может  быть  неоднозначным,  
поскольку важными параметрами являются сте-
пень ее дисперсности и характер распределения 
в  структуре.  В  малых  количествах  и  в  том  слу-
чае,  когда  формируется  очень  дисперсная  мар-
тенсито-аустенитная структура, можно ожидать 
повышения прочностных свойств (положитель-
ное влияние на свойства аналогично выделению 
в  структуре  дисперсных  частиц  таких  фаз,  как  
например, карбиды, нитриды и т.д.). Однако из-
вестно, что большое количество МА-составляю-
щей в  структуре и ее  локализация по границам 
зерен ведет к снижению такой важной характе-
ристики, как ударная вязкость стали [15, 24].

Обычно маленькие островки МА-составляю-
щей  распределены  между  кристаллами  α-фазы  
или  покрывают  поверхность  бейнитных  зерен.  
В  нашем случае  островки локализованы в  про-
странствах между торцевыми краями бейнитных 
реек, расположенными под углом к границе гра-
нулярного бейнита. Островки в данном сечении 

(а) (б)

(в) (г)

Рис. 3. Участок смешанной структуры центральной зоны листа № 1: а – светлопольное изображе-
ние; б – темнопольное изображение в рефлексе g1=121α; в – темнопольное изображение в рефлексе 
g2=110α; г – электронограмма.
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фольги имеют треугольную, или близкую к тре-
угольной, форму (на рис. 4в и г два таких участ-
ка выделены овалами). Мартенситные участки в 
МА-составляющей  разделены  участками  оста-
точного  аустенита,  не  имеющими  правильной  
формы. Доля МА-составляющей в структуре не-
велика (не более 3%), но сосредоточена она вся в 
центральной зоне листа.

Темнопольное изображение на  рис.  4г  полу-
чено  в  аустенитном  рефлексе  g=131γ,  этот  реф-
лекс  расположен  рядом  с  рефлексом  α-фазы  
g=121α,  что  указывает  на  реализацию  ориента-
ционных соотношений Курдюмова–Закса меж-
ду аустенитом и мартенситом. 

Итак,  при  изучении  структуры  листово-
го  проката  №  1  и  №  2  установлено,  что  в  обо-
их  листах  формируется  мартенсито-бейнитная  
структура  различной  морфологии  с  высокой  
плотностью  дислокаций  в  реечной  структуре.  
В  листе  №  2  субструктура  α-фазы  более  разви-
тая,  рейки часто разбиты на субзерна,  границы 
реек искривлены. Оба листа подвергались ЗПН, 
но различались температурой закалки: лист № 1 
был  закален  от  температуры  920°С,  лист  №  2  
был закален от температуры 945°С, что привело 
к разному количеству сохранившегося в структу-
ре остаточного аустенита.  Лист № 1 с  большим 
количеством остаточного аустенита в структуре, 
особенно в приповерхностных слоях листа,  об-
ладает чуть более высокой пластичностью и за-

метно  более  высокими  прочностными  характе-
ристиками, чем лист № 2 (табл. 2). 

Высокотемпературный  отпуск  после  ЗПН  
(лист  №  3)  не  привел  к  нарушению  реечной  
морфологии в структуре стали. Преобладающей 
структурной  составляющей  приповерхностно-
го слоя является реечный бейнит. Ширина бей-
нитных  реек  составляет  в  среднем  0.3–0.5  мкм  
(рис.  5).  Внутри  реек  наблюдается  неоднород-
ная  дислокационная  структура,  участки  с  раз-
реженными  сетками  дислокаций  чередуются  с  
областями с  высокой плотностью,  иногда с  по-
перечными  субграницами.  На  дифракционной  
картине  идентифицируются  рефлексы  α-фазы,  
рефлексов γ-фазы не обнаружено. Можно отме-
тить, что доля кристаллов α-фазы реечной мор-
фологии и доля участков глобулярного бейнита 
примерно одинакова.

Изменение  структуры  центральной  части  
листа  №  3  характеризуется  уменьшением  доли  
кристаллов  α-фазы  реечной  морфологии  с  од-
новременным  увеличением  количества карби-
дов  внутри  кристаллов  глобулярного  бейнита  
(рис. 6). Присутствующие выделения карбидной 
фазы,  размер  которых  составляет  50–100  нм,  
идентифицированы как цементит. Есть области 
глобулярного бейнита с вытянутыми выделени-
ями цементита длиной до 200–300 нм, имеющи-
ми  одно  кристаллографическое  направление  в  
пределах бейнитного зерна, в то время как в от-

(а) (б) (в)

(г) (д) (е)

Рис.  4.  Структура  реечного  (а)  и  глобулярного  (б)  бейнита  с  островками  МА-составляющей  (в–е)  в  центральной  зоне  
листа № 2: а, б, в – светлопольные изображения разных участков структуры; г – темнопольное изображение в рефлексе 
аустенита g=131γ; д – электронограмма с участка “в”; е – схема расшифровки.
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пущенном мартенсите всегда насчитывается не-
сколько кристаллографических ориентаций вы-
деляющихся цементитных частиц (рис. 6б).

На  темнопольном  изображении  на  рис.  6г  в  
отражающем положении находятся частицы це-
ментита, которые располагаются вдоль границы, 
разделяющей  области  гранулярного  и  пластин-
чатого бейнита. Размер частиц карбидной фазы 
составляет от 40 до 100 нм. 

Немногочисленные  мартенситные  кристал-
лы,  обнаруженные  в  центре  листа,  содержат  
двойники (рис. 7).  Известно, что двойникован-
ный  мартенсит  преимущественно  образуется  в  
участках  с  повышенным  содержанием  углерода  
[12]. Возможно, что в данном участке структуры 
на дислокациях присутствовали скопления угле-
рода в виде атмосфер Коттрелла или выделения 
кластерного  типа,  предшествующие  образова-
нию карбидных частиц.

После  сложной  обработки  (ЗПН+О+З+О)  
лист № 4 обладает наилучшим сочетанием проч-
ностных и пластических характеристик (предел 
текучести – 630 МПа, относительное удлинение 
~20%, работа удара КV–40 до 247 Дж).

Структура  поверхностного  слоя  листа  №  4  
представляет собой смесь реечного мартенсита, 
его  доля  составляет  10–15%,  и  бейнита  разных  
морфологических  типов  с  долей  глобулярного  

(а)

(б)

Рис. 5.  Участок структуры приповерхност-
ного слоя листа № 3 с реечным бейнитом: 
а  –  светлопольное  изображение;  б  –  тем-
нопольное  изображение  в  рефлексе  α-фа-
зы g=011.
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(в) (г)

Рис. 6. Структура глобулярного бейнита (а, б) и бейнита различной морфологии (в, г) в цен-
тральной зоне листа № 3: а, в – светлопольные изображения; б, г – темнопольные изображе-
ния в рефлексах цементита.
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около  15%  (рис.  8).  Соотношение  долей  струк-
турных  составляющих  оценивали  визуально  по  
результатам  просмотра  большого  числа  полей,  
обычно более 30. Рейки α-фазы более дисперс-
ные,  чем  в  трех  рассмотренных  выше  листах,  
ширина  реек  составляет  ~200  нм,  внутри  реек  
наблюдается  неоднородный  контраст.  Важным  
отличием  в  структуре  данного  листа  от  ранее  
описанных является наличие специальных кар-
бидов NbC наряду с карбидными частицами це-
ментитного  типа  (Fe,  Mn)3C.  Отметим,  что  для  
специальных карбидов, образующихся в низко-
углеродистых сталях в процессе ЗПН и последу-
ющей термообработки, необходимо иметь ввиду 
общий характер формулы МеХ, который факти-
чески может относиться к большой группе сое-
динений  стехиометрического  (или  близкого  к  
стехиометрическому)  состава,  но при этом раз-
нообразных  по  элементному  составу.  Так,  ато-
мы Х, в основном являющиеся углеродом, могут 
частично быть замещены атомами азота. Атомы 
Ме, наиболее часто являющиеся атомами ниоб-
ия, могут быть замещены атомами ванадия, ти-
тана, тантала, гафния и т.д., если такие элемен-
ты входят в химический состав стали. В данном 
случае  в  стали  наряду  с  ниобием  присутствуют  

ванадий и титан, который могут войти в состав 
карбида.

На темнопольном изображении, полученном 
в рефлексе NbC, можно оценить расположение 
и  размер  этих  частиц  (рис.  8б).  Видно,  что  они  
выделились как внутри, так и по границам кри-
сталлов α-фазы, их размер составляет 30–50 нм. 
Следует  отметить,  что  выделившиеся  частицы  
цементита  более  крупные,  чем  частицы  NbC  и  
достигают 100 нм (рис.  8г).  Кроме того,  цемен-
титные  частицы  часто  имеют  характерный  по-
лосчатый контраст, связанный с наличием пла-
нарных  дефектов.  В  качестве  примера  на  рис.8  
д  показано  темнопольное  изображение  части-
цы цементита с пакетом планарных дефектов. В 
кристаллах  глобулярного  бейнита  наблюдается  
развитая субструктура. На дифракционных кар-
тинах  идентифицируются  рефлексы,  межпло-
скостные расстояния для которых были опреде-
лены непосредственно при просмотре фольги в 
колонне микроскопа и отвечают α-фазе, цемен-
титу и карбиду ниобия (табл. 3).

В структуре центральной части листа № 4 ста-
новится более заметно преобладание бейнитной 
составляющей. Рейки, которые можно было бы 
отнести  к  мартенситу  по  соотношению  длины  
и  ширины,  составляют  около  5–10%.  Границы  

(а) (б)
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Рис.  7.  Двойникование  в  мартенситном  кристалле  центральной  зоны  листа  №   3:  а  –  свет-
лопольное изображение; б,  в  – темнопольные изображения в рефлексах α-фазы матрицы и 
двойника; г – электронограмма, основные оси зон 1 – [111]α, 2 – [115]α.
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реек  α-фазы  искривлены,  присутствуют  дис-
локации,  которые  во  многих  случаях  декори-
рованы  дисперсными  карбидными  выделени-
ями.  Выделения  карбидов  цементитного  типа  
преимущественно  сосредоточены  по  границам  
α-фазы.  Внутри  кристаллов  как  реечного,  так  
и  глобулярного  бейнита  наблюдается  развитая  
субструктура,  которая  проявляется  неоднород-
ным  контрастом.  Размер  кристаллов  глобуляр-
ного бейнита составляет 1–2 мкм.

Таким образом, в  листе № 4 после двойного 
цикла  закалки  и  отпуска  сформировалась  бей-
нитная  структура  различной  морфологии.  По  
сравнению  с  листом  №  3  после  ЗПН+О  в  дан-
ном  листе  наблюдается  измельчение  структур-
ных элементов. Соотношение морфологических 
типов  бейнита  с  преобладанием  реечных  кри-
сталлов,  практически не  изменяется  по  толщи-
не листа. Наличие развитой субструктуры как в 
рейках,  так  и  в  участках  глобулярного бейнита,  
обеспечивает  высокие  значения  пластических  
характеристик  и  ударной  вязкости.  Выделение  
ультрадисперсных карбидов ниобия, происходя-
щее преимущественно в процессе второго цик-

Таблица  3.  Межплоскостные  расстояния  (d,  нм)  для  
наиболее часто присутствующих на электронограммах 
рефлексов

Рефлекс d, нм hkl

1 0.2700 102Fe3C
2 0.2236 002NbC
3 0.2029 110α
4 0.1581 022NbC
5 0.1507 (300, 114)Fe3C
6 0.1450 310Fe3C
7 0.1435 002α
8 0.2011 103Fe3C
9 0.1851 122Fe3C
10 0.1576 123Fe3C
11 0.1225 140Fe3C
12 0.1212 (313, 322)Fe3C
13 0.1181 004NbC
14 0.1171 211α
15 0.1013 024NbC
16 0.0912 133NbC
17 0.0910 013α

(а)

(г) (д)

(б) (в)

Рис. 8. Участок структуры реечного (а, б) и глобулярного (в, г) бейнита в приповерхностном слое листа 
№ 4: а, в – светлопольные изображения; б – темнопольное изображение в общем рефлексе g=022NbC и 
g=114Fe3C; г – темнопольное изображение в рефлексе цементита g=103Fe3C; д – темнопольное изображе-
ние в рефлексе цементита g=310Fe3C.



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ      том 125       № 6       2024

	 ВЛИЯНИЕ ТЕРМОКИНЕТИЧЕСКИХ УСЛОВИЙ ПРЕВРАЩЕНИЯ АУСТЕНИТА	 741

ла высокого отпуска, обеспечивает сохранение 
прочностных характеристик.

ОБСУЖДЕНИЕ ПОЛУЧЕННЫХ 
РЕЗУЛЬТАТОВ

Авторы работ [22, 25], проводя исследования 
структуры сталей 06ГНБ, 06Г2НФБ и 06Г2НД-
МФБ, показали, что бейнитные кристаллы в 
сталях, подвергнутых ТМО, наследуют повы-
шенную плотность дислокаций от горячеде-
формированного аустенита. Также важным 
структурным критерием, способствующим по-
вышению прочности стали, является фрагмен-
тация структуры α-фазы, как бейнита, так и 
мартенсита. В исследованных листах № 1–№ 4 
отмечается повышенная плотность дислокаций 
в бейните, извилистые границы между отдель-
ными кристаллами, разбиение реек на фраг-
менты, что свидетельствует о наследовании в 
процессе ЗПН деформированной структуры ау-
стенита. 

Исследованная низкоуглеродистая сталь для 
производства хладостойкого листового прока-
та, в состав которой входят такие легирующие 
элементы как марганец, хром, никель, ниобий, 
молибден, продемонстрировала достаточно вы-
сокие показатели предела текучести от 630 до 
860 МПа. Высокая конструктивная прочность 
сталей определяется микроструктурой, сформи-
ровавшейся в процессе закалки с прокатного на-
грева, а также при последующей термообработ-
ке. Легирующие элементы, входящие в состав 
стали, такие как Cr, Mo, Cu, также способству-
ют повышению прочностных свойств за счет 
твердорастворного упрочнения. Иногда часть 
атомов хрома может входить в состав карбидов 
цементитного типа. Существенный вклад в уве-
личение прочности обеспечивает дисперсион-
ное упрочнение и ограничение роста зерна ау-
стенита за счет специальных карбидов ниобия, 
выделение которых особенно эффективно при 
промежуточном бейнитном превращении. 

Рассмотрим более подробно причины введе-
ния в состав стали отдельных легирующих эле-
ментов. Никель и медь способствуют повыше-
нию прочности и ударной вязкости стали. При 
этом содержание никеля менее 1.5% неэффек-
тивно, а содержание свыше 2.0% нецелесообраз-
но с экономической точки зрения. Что касается 
меди, то может иметь место снижение ударной 
вязкости стали при отрицательных температу-
рах, если содержание Cu в составе стали превы-
шает 0.5%. Следовательно, оптимальное сум-
марное содержание никеля и меди должно быть 
в интервале от 2.0 до 2.5% [26]. В исследуемой 
стали содержание Ni+Cu соответствует этому 

оптимальному значению. Молибден, входящий 
в состав стали, повышает прочность и вязкость 
стали, измельчая зерно. При содержании молиб-
дена менее 0.10% упрочняющий эффект крайне 
мал, а величина максимального значения со-
держания этого элемента в низкоуглеродистой 
стали, как показали авторы работы [3], требу-
ет уточнения. Хром обеспечивает увеличение 
прочности при повышенных температурах, а 
также обеспечивает высокую прокаливаемость 
стали. Однако добавку хрома желательно сни-
зить до 0.42%, поскольку по данным авторов [8], 
именно такое пороговое значение содержания 
хрома оказывает благоприятное влияние на хла-
достойкость и трещиностойкость низкоуглеро-
дистых сталей. Учитывая вышеизложенные об-
стоятельства, суммарное содержание Cr и Mo в 
количестве 0.68% представляется оптимальным. 
Количество основных карбидообразующих эле-
ментов (V, Nb и Ti), в первую очередь ниобия, 
ограничивается относительно малым содержа-
нием углерода. 

Основные механические характеристики ис-
следуемых образцов листового проката после 
всех обработок приведены в табл. 2. Видно, что 
листы, обработанные по режимам ЗПН1 и ЗПН2 
без дополнительного отпуска, обладают наи-
меньшими значениями относительного удлине-
ния и работы удара. Наиболее высокие значения 
пластических характеристик и ударной вязкости 
наблюдаются у листового проката после ком-
плексной обработки, что объясняется описан-
ной выше структурой.

Структура всех исследованных листов бейни-
то-мартенситная с преобладанием кристаллов 
реечной морфологии, что обеспечивает величи-
ну предела текучести не менее 630 МПа. Срав-
нительный анализ структуры листов № 1 и № 2, 
обработанных по режиму ЗПН без дополнитель-
ных отпусков, продемонстрировал сохранение в 
структуре листа № 1 большего, по сравнению с 
листом № 2, количества остаточного аустенита, 
что привело к некоторому повышению пласти-
ческих характеристик с одновременным повы-
шением прочности. Такую разницу в сформи-
ровавшейся структуре листов № 1 и № 2 можно 
объяснить разной температурой закалки. 

Карбидная составляющая в листах № 1 и 
№ 3 представлена цементитом, но отличается 
морфологически: в листе № 1 много карбидов 
эллипсоидной формы и в форме коротких пла-
стинок со скругленными краями, а в листе № 3 
карбиды в основном сферической формы. Это 
отличие в структуре дает преимущества в пла-
стических характеристиках, а также в более вы-
соких значениях работы удара. 
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В структуре листа, обработанного по режиму 
ЗПН2 без дополнительного отпуска, обнаруже-
ны островки МА составляющей. Способству-
ет ли наличие МА составляющей увеличению 
прочностных свойств или снижению пласти-
ческих характеристик данного листа, сказать 
сложно ввиду малого ее количества.

Лист № 4 имеет структуру бейнита с преоб-
ладанием реечных кристаллов и ~10 % реечного 
мартенсита, при этом соотношение морфологи-
ческих типов бейнита практически не изменяет-
ся по толщине листа. По сравнению с листами  
№№ 1–3 в листе № 4 наблюдается измельчение 
элементов структуры примерно в 1.5 раза, что 
способствует заметному увеличению пласти-
ческих характеристик. Кроме того, в отличие 
от листа № 2, где наблюдалось выделение кар-
бидов эллипсоидной формы протяженностью 
200–300 нм, в листе № 4 все цементитные ча-
стицы имеют близкую к сферической форму, а 
также выделяется много дисперсных карбидов 
ниобия, способствующих одновременно дис-
персионному упрочнению и измельчению эле-
ментов структуры. Поэтому в данном листе не 
только самые высокие характеристики пластич-
ности, но и работа удара имеет более высокие 
значения, чем у всех остальных листов. 

ВЫВОДЫ
Проведенный в работе сравнительный анализ 

структуры, ударной вязкости и относительно-
го удлинения листового проката из низкоугле-
родистой экономнолегированной стали после 
закалки с прокатного нагрева и последующей 
термообработки позволил сделать следующие 
основные выводы:

1.	Выявлены особенности мартенсито-бей-
нитной структуры стали марки 09ХН2МБ, опре-
деляющие после закалки с прокатного нагрева 
высокий уровень прочности, пластичности и 
работы удара при отрицательных температурах. 
К таким особенностям можно отнести нали-
чие прослоек остаточного аустенита в участках 
с реечной структурной составляющей, характер 
распределения карбидной фазы и ее морфоло-
гию, а также химический состав выделившихся 
карбидов. 

2.	Установлено, что образцы листового прока-
та после обработки ЗПН+О+З+О демонстриру-
ют повышенный уровень величины работы уда-
ра, относительного удлинения и относительного 
сужения при сохранении необходимого уровня 
прочностных характеристик. Комплексная об-
работка, включающая дополнительный цикл за-
калки и отпуска, приводит к формированию бо-

лее однородной по сечению листового проката 
структуры, чем во всех остальных листах. 

3.	Повышение пластических свойств стали 
после комплексной термообработки по сравне-
нию со свойствами стали после всех других ре-
жимов термообработки объясняется сочетанием 
развитой субструктуры, измельчением структур-
ных элементов, а также выделением дисперсных 
карбидов ниобия и цементита. 

Структурные исследования выполнены на 
электронных микроскопах JEM-200CX и Tecnai 
G230 Twin в отделе электронной микроскопии 
ЦКП "Испытательный центр нанотехнологий и 
перспективных материалов" Института физики 
металлов УрО РАН. 

Работа выполнена в рамках государственного 
задания по теме “Структура” № 122021000033-2.
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EFFECT OF THERMAL-KINETIC CONDITIONS OF AUSTENITE 
TRANSFORMATION ON THE STRUCTURAL-PHASE STATE  

OF LOW-CARBON STEEL SHEETS
Yu. V. Khlebnikova1, *,  I. L. Yakovleva1,  L. Yu. Egorova1,  T. R. Suaridze1,  N. L. Chernenko1,  

V. V. Ryabov2,  S. V. Korotovskaya2, and E. I. Khlusova2

1Mikheev Institute of Metal Physics, Ural Branch, Russian Academy of Sciences, Ekaterinburg, 620108 Russia
2Central Research Institute of Structural Materials Prometei, Research Center Kurchatov Institute,  

St. Petersburg, 191015 Russia
*e-mail: yulia_kh@imp.uran.ru

The structure and mechanical properties of rolled sheets with a thickness of 40 mm made of lowcarbon 
low-alloyed steel after thermomechanical treatment of different modes are investigated. The structural fac-
tors that affect obtaining high mechanical properties are established. It is shown that a complex treatment 
including quenching from the rolling temperature and high-temperature tempering with a subsequent ad-
ditional cycle of quenching and tempering leads to formation of rolled sheet uniform over the cross section 
with a fragmented bainite structure with disperse niobium carbides and carbides of cementite type. Such 
structure provides a yield strength of no less than 630 MPa in combination with high values of the impact 
energy at negative temperatures and a level of plasticity of δ ≈ 20%.

Keywords: low-carbon steel, rolled sheet, quenching from rolling temperature, tempering, structure, lath 
bainite, cementite, niobium carbides, yield strength, impact work
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Для поликристаллического материала с гексагональной плотноупакованной решеткой предложе-
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условиях пластической деформации, учитывающий наличие недеформируемых зерен, доля ко-
торых определяется средствами теории перколяции. На основе каждого подхода решена задача о 
растяжении/сжатии однородного стержня квадратного поперечного сечения для двух предельных 
случаев: отсутствия текстуры и жесткой базисной текстуры. Результаты расчетов сопоставлены 
с имеющимися литературными данными. Рассмотрено влияние текстуры на предел текучести. 
Дано качественное объяснение образования текстуры. 
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ВВЕДЕНИЕ
Одной из наиболее распространенных в при-

роде кристаллических структур, в которую кри-
сталлизуются металлы, является гексагональная 
плотноупакованная (ГПУ). В частности, в этой 
решетке кристаллизуется магний, который сей-
час активно исследуется как в чистом виде [1], 
так и в виде компонента сплавов [2]. Особен-
ность ГПУ-решетки – более низкая симметрия 
по сравнению с другими наиболее распростра-
ненными типами структур (кубическими), что 
приводит к наличию большого количества де-
формационных мод, необходимых для обеспе-
чения произвольной деформации монокристал-
ла и сохранения сплошности при деформации 
поликристалла. Критические напряжения этих 
мод могут различаться более чем на порядок [3], 
что приводит к сильной зависимости механиче-
ских свойств материала от текстуры, в особен-
ности при низких температурах. Поликристалл 
с ГПУ-решеткой при низких температурах дол-
жен демонстрировать композитоподобное по-
ведение, так как различно ориентированные 
зерна ведут себя при механической нагрузке со-

вершенно по-разному. При описании любого 
процесса пластической деформации металла с 
ГПУ-структурой необходимо учитывать обра-
зование текстуры, ее эволюцию и влияние на 
механические свойства. Такого рода задачи ре-
шают физические теории пластичности, явно 
учитывающие системы скольжения и двойнико-
вания [4], [5] и критические напряжения сдвига, 
при которых активизируется каждая из систем. 
Такие теории позволяют описывать достаточно 
сложные явления, такие как деформация меди 
с учетом ее рекристаллизации [6]. Для описа-
ния деформации магния похожие теории так-
же широко применяются [7]. Следует отметить 
большую сложность моделей физических тео-
рий пластичности, требующих компьютерного 
моделирования для решения самых простых за-
дач. Кроме того, для ряда мод деформации дан-
ные по критическим сдвиговым составляющим 
напряжения, полученные разными исследовате-
лями, имеют большой разброс [8] (в 4 раза для 
двойникования сжатия, в 9 – для призматиче-
ского скольжения и т.д.). Это делает точность 
моделей, явно учитывающих все моды дефор-
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мации,  иллюзорной,  а  критические  напряже-
ния сдвига – подгоночными параметрами, зави-
сящими  от  выбранной  модели.  Следовательно,  
требуется  модель,  учитывающая  основные  чер-
ты  явления  пластической  деформации  и  при  
этом  –  по  возможности  простая.  В  работе  [9]  
был  предложен  путь  построения  такой  модели:  
1)  нахождение  по  возможности  простого  фено-
менологического  критерия  текучести  монокри-
сталлического материала; 2) выбор подходящего 
способа осреднения; 3) описание эволюции тек-
стуры. Первый этап пройден в работах [9] – [12]. 
Вместо этого явного учета систем скольжения и 
двойникования  авторы  данной  работы  предла-
гают  для  отдельного  монокристалла  использо-
вать  феноменологический  критерий  текучести,  
обобщающий  известные  критерии  Мизеса  [13]  
и Хилла [14] с учетом особенностей ГПУ-моно-
кристалла. Такой критерий предложен и подроб-
но  исследован  авторами  ранее  в  работах  [9]  –  
[12],  согласно  нему,  пластическая  деформация  
начинается, когда функция текучести 

	 f p a kI I I Iij( ) = + + + ( ) +2 1 2

2

3a b 	(1)

обращается в нуль. (Ее отрицательные значения 
соответствуют  упругой  области,  а  положитель-
ные являются недостижимыми). Здесь: 

I p p1 13

2

23

2
= ( ) + ( ) , I p p p2 33 11 22 2= − +( ) / ,

	 I p p p3 11 22

2

12

2
4= −( ) + ( ) . 	  (2)

Здесь pij –  компоненты  тензора  напряжений  
в системе координат, связанной с кристаллом, в 
которой ось  z  направлена перпендикулярно ба-
зисной плоскости (кристаллографической) [9]. 

Таким  образом,  для  отдельного  монокри-
сталла  принята  жесткопластическая  модель  без  
упрочнения.  (Использование  феноменологиче-
ского  описания  упрочнения  в  монокристалле  с  
ГПУ-решеткой не оправданно, так как при пла-
стической  деформации  в  нем  появляется  боль-
шое количество двойников, и он перестает быть 
монокристаллом. Такое упрочнение может быть 
оправдано  только  при  рассмотрении  деформа-
ции  поликристалла  вместе  с  основным  меха-
низмом упрочнения – образованием текстуры.) 
Особенностью функции (1)  является  ее  цилин-
дрическая  симметрия  с  осью  z.  Данный  подход  
обладает  очевидными  преимуществами  перед  
традиционным  –  меньшее  количество  параме-
тров,  гладкость  функции  и  отсутствие  сложной  
процедуры поиска активных систем скольжения 
или двойникования, требующей даже для самых 
простых  задач  компьютерного  расчета.  Тензор  
скоростей  деформации  eij  определяется  с  ис-
пользованием ассоциированного закона [13]: 

	  e t
f

pij ij
=

∂
∂

�Λ( )  ,	 (3)

где �Λ( )t  – произвольная функция времени, си-
стема координат – кристаллографическая. Дан-
ная работа соответствует второму этапу постро-
ения модели, ее цель – нахождение зависимости 
предела текучести от текстуры путем усреднения 
пределов текучести по всем возможным ориен-
тировкам зерен при заданной текстуре. Для это-
го  рассматриваются  способы  усреднения,  при-
нятые  в  физической  теории  пластичности  [4],  
и сравниваются их результаты, после чего будет 
предложен  оригинальный  подход,  учитываю-
щий  особенности  жесткопластической  модели.  
Для тестирования подходов решим задачу о сво-
бодном  сжатии/растяжении  бруска  квадратно-
го  поперечного  сечения.  Материалом  является  
крупнокристаллический магний, размер зерен и 
текстура которого являются однородными, тек-
стура  обладает  осевой  симметрией  с  осью,  па-
раллельной линии приложения силы. Подробно 
будет рассмотрен случай с равномерным распре-
делением ориентировок зерен. Далее результаты 
расчетов  сравним  с  известным  значением  пре-
дела  текучести  литого  магния  [15].  Кроме  это-
го, рассмотрим случай базисной текстуры, когда 
нормали  к  базистным  плоскостям  всех  зернен  
ориентированы  вдоль  линии  приложения  на-
грузки,  а  также  промежуточный  случай,  когда  
текстура  не  является  идеальной.  Вместе  с  тем  
предложенный  подход  не  будет  связан  с  этими  
допущениями  и  применим  к  любой  текстуре  и  
краевой задаче.

ПОСТАНОВКА ТЕСТОВОЙ ЗАДАЧИ
Итак, рассмотрим прямоугольный параллеле-

пипед,  заполняющий в  некоторый момент вре-
мени область 0 ≤ ≤X A , 0 ≤ ≤Y A , 0 ≤ ≤Z C  
(рис. 1). 

С  торцов  образца  Z = 0  и  Z C=  приложе-
ны силы растяжения/сжатия, распределения сил 

Рис. 1. К постановке краевой задачи. Стрелки показывают 
направление приложенных сил.
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по поверхности торцов предполагаем равномер-
ным, касательные составляющие сил предпола-
гаем равными нулю. На боковых сторонах об-
разца напряжения отсутствуют. Под действием 
приложенных сил грань Z C=  смещается с не-
которой скоростью v0 , точное значение которой 
не существенно, положение противоположной 
грани предполагается фиксированным. Таким 
образом, граничные условия имеют вид: 

vZ = 0 , PXZ = 0 , 
	 PYZ = 0  при Z = 0 ;	 (4)

v vZ = 0 , PXZ = 0 , 
	 PYZ = 0  при Z C= ;	 (5)

PYi = 0 , i X Y Z= , ,  
	 при Y = 0  и Y A= ;	 (6)

PXi = 0 , i X Y Z= , ,

	 при X = 0  и X A= ,	 (7)

где Pij  – компоненты тензора напряжений в ла-
бораторной системе координат.

Известно [13], что пластическое квазистаци-
онарное течение металла описывается системой 
уравнений: 

∇ =i ijP 0 , Eii = 0 , f Pij1 0( ) = ,

	 E t
f P

Pij

ij

ij

= ( )
∂ ( )
∂

�Θ 1 , E v vij i j j i= ∇ +∇( )0 5. . 	 (8)

Здесь первое уравнение – это условие равно-
весия, второе – условие несжимаемости, тре-
тье – критерий текучести, четвертое – ассоци-
ированный закон; Eij  – компоненты тензора 
скоростей деформации в лабораторной систе-
ме координат, vi  – скорость вещества в данной 
точке, f Pij1 ( )  – эффективная функция текучести 
поликристаллического материала, Θ t( )  – про-
извольная функция времени. Тензоры напря-
жений и деформаций, как в большинстве моде-
лей механики сплошной среды, предполагаются 
симметрическими. Эффективная функция теку-
чести нам неизвестна, но ее симметрия должна 
совпадать с симметрией текстуры. В частности, 
для осесимметричной текстуры эта функция 
также должна быть осесимметричной. Задача 
(4)–(8) допускает решение, при котором тензо-
ры напряжения и скорости деформации являют-
ся однородными, т. е. тензоры Eij  и Pij  не зави-

сят от координат. Кроме того, в силу симметрии 
задачи выполняются равенства: 

P PiX iY= , E EiX iY= , 
	 при i X Y Z∈ { , , } ,	 (9)

Pij = 0 , Eij = 0 , 
	 при i j≠ .	 (10)

Из условия несжимаемости следует: 

	  E E EZZ XX YY= − − .	  (11)

ТРАДИЦИОННЫЕ СПОСОБЫ 
ОСРЕДНЕНИЯ

При описании эффективных свойств неод-
нородных материалов чаще всего используют-
ся способы усреднения по Фойгту и по Рейссу. 
Первый подход обычно дает верхнюю оценку 
механических свойств, второй – нижнюю. Для 
применения их к рассматриваемой здесь зада-
че в первом случае следует предположить, что 
все зерна подвергаются одной и той же дефор-
мации, а во втором – одним и тем же напряже-
ниям. Последний подход, очевидно, не совме-
стим с принятой жесткопластической моделью 
отдельного зерна, так как одна и та же нагрузка 
будет недостижима для одних зерен и не вызовет 
деформацию других. Вместо него для нижней 
оценки предела текучести при одноосном растя-
жении/сжатии часто используется следующий 
подход, предложенный Заксом еще в 20-х годах 
прошлого века [4]: 1) каждое зерно подвергает-
ся одноосному растяжению/сжатию; 2) зерна не 
взаимодействуют между собой; 3) деформация 
начинается, когда начинает деформироваться 
каждое зерно. Результирующее напряжение на-
ходится усреднением по поперечному сечению. 
Применим данный подход к системе зерен, пла-
стические свойства которых описываются кри-
терием (1).

Рассмотрим систему монокристаллов, тек-
стура которой описывается функцией распреде-
ления ориентаций (ФРО) r φ1,Φ( )  [4]. (В общем 
случае ориентировка монокристалла задается 
углами Эйлера φ φ1 2, ,Φ( ) , но из-за цилиндриче-
ской симметрии функции (1) последний угол 
можно не рассматривать, первые два угла задают 
ориентацию нормали �n  к базисной плоскости 
относительно лабораторной системы координат, 
однозначно определяющую ориентацию такого 
“цилиндрически-симметричного” зерна.). Угол 
Φ  отсчитывается от направления приложенной 
силы сжатия/растяжения. 
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Используем значения параметров, вычислен-
ные для монокристаллического магния в нашей 
работе [9] на основе данных по критическому 
напряжению сдвига в базисной плоскости, взя-
тому из работы [16] a = − ±0 28 20. % МПа2, и по 
условным пределам текучести, снятым с графи-
ков из работы [3]. (К сожалению, данный ме-
тод не позволяет получить высокую точность.) 
a = ±( )⋅ −7 1 46 10 4. % ,  b = ±( )⋅ −5 4 59 10 4. % , 
k = ±( )⋅ −6 4 49 10 2. % МПа. 

Далее в большинстве случаев предпола-
гаем отсутствие текстуры, когда ФРО имеет 
вид r φ π1 1 4, / ( )Φ( ) = . Обозначив ptr  значе-
ние предела текучести для случая растяжения, 
pcr  – для случая сжатия и используя формулы 

(A2) – (A3), (A5) – (A7) приложения A, найдем 
ptr = ±3.7 22% МПа, pcr =2.2 %±12 5. МПа. 

Известно [15], что предел текучести литого 
магния равен s0 2 25. =  МПа, что отличается от 
рассчитанных значений примерно на порядок. 
Отсюда даже с учетом погрешностей можно сде-
лать вывод о полной неприменимости данного 
подхода даже для самых грубых оценок. В поли-
кристалле взаимодействие между зернами до-
статочно сильно и пренебречь им нельзя. При 
деформации монокристалла магния при низких 
температурах при подавляющем большинстве 
ориентировок активируется скольжение в базис-
ной плоскости, но реализация только этой мо-
ды в поликристалле при случайной ориентиров-
ке зерен приведет в общем случае к нарушению 
сплошности материала. Этого не происходит 
благодаря работе других механизмов деформа-
ции (скольжение в других плоскостях и двойни-
кование), для которых требуются напряжения, 
на 1–2 порядка превосходящие напряжение 
скольжения в базисной плоскости, что приводит 
к значительному росту результирующего напря-
жения.

Одним из наиболее широко применяемых 
способов осреднения в физических теориях 
пластичности является приближение Фойгта, 
которое к данной области впервые применил 
Тейлор и в дальнейшем развили Бишоп и Хилл 
[4]. При данном подходе предполагается, что ма-
кроскопический тензор скоростей деформации 
Eij  задан и совпадает с микроскопическим, т. е.  
все зерна деформируются одинаково. Тогда с 
использованием критерия текучести (в подхо-
де Тейлора – это закон Шмида с явным учетом 
работающих систем скольжения) вычисляется 
тензор напряжений для каждого зерна и прово-
дится осреднение. В данной работе в качестве 
критерия текучести будет использовано условие 
обращения в нуль функции (1). Далее исполь-
зуем результаты работ [11], [12], позволяющие 

определить тензор напряжений Pij  по заданному 
тензору скоростей деформации Eij  и гидроста-
тическому давлению. Тогда, зная тензор напря-
жений для каждой ориентировки, умножаем его 
на ФРО r φ1,Φ( )  и, интегрируя полученное вы-
ражение по всем возможным ориентировкам, 
находим значение макроскопического тензора 
напряжений: 

	

P n P n dn

P d d

ij ij

S

ij

= ( ) ( ) =

= ( ) ( ) ( )

∫

∫∫

r

r φ φ
ππ

� � �

Φ Φ Φ Φ, sin .1

0

2

0

1

	 (12)

Здесь S  – единичная сфера с центром в нача-
ле координат. Одно из очевидных преимуществ 
такого подхода – возможность рассматривать 
самую разнообразную геометрию деформации. 
Применим данный подход к задаче (4)–(8), 
предполагая отсутствие текстуры.

Знание тензора скоростей деформации по-
зволяет определить только девиатор тензора на-
пряжений 
	  S P pij ij ij= + d , 	 (13)
где 

	 p Pii= −
1
3

 	 (14)

– гидростатическое давление. Из условий на 
боковых гранях (6) и (7) следует p PZZ= − / 3 ,  
т. е. P S PZZ ZZ ZZ= + / 3 . Отсюда находим 
P SZZ ZZ= 1 5. , следовательно, усредняя, находим: 

	 p Sr r= 1 5.  .	 (15)
Вычислив среднее значение ZZ  – компонен-

ты девиатора тензора напряжений Sr  (Прило-
жение B), по формуле (15) найдем пределы те-
кучести при растяжении и сжатии (в прежних 
обозначениях) p ptr cr= = ±37 1 50. % МПа, что 
примерно в полтора раза превосходит предел 
текучести литого магния s0 2. . Отклонение ле-
жит в пределах оценки погрешности, но, следу-
ет отметить, что эта оценка – верхняя, реальная 
погрешность может быть меньше. Данный под-
ход дает правильный порядок условного предела 
текучести и, таким образом, значительно луч-
ше описывает прочностные свойства поликри-
сталлического материала, чем подход Закса. Тем 
не менее желательно получить лучшую оценку 
предела текучести. Кроме того, возникает во-
прос: если все зерна деформируются одинако-
во, за счет чего в поликристаллическом магнии 
при низких температурах происходит образо-
вание текстуры, препятствующей дальнейшему 
его деформированию? Следует еще упомянуть 
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самосогласованный метод, дающий наилучшее 
приближение для задач линейных, либо поддаю-
щихся линеаризации, в частности для задач ли-
нейной теории упругости [17, 18]. К сожалению, 
для моделей с нелинейностью порогового типа 
(когда процесс начинается при превышении не-
которой функцией напряжений определенного 
значения) применение данного метода затруд-
нительно.

УЧЕТ НЕДЕФОРМИРУЕМЫХ ЗЕРЕН
Для построения модели, правильно учи-

тывающей основные черты пластической де-
формации поликристаллических материалов 
с ГПУ-структурой, требуется адекватная про-
цедура осреднения, учитывающая специфи-
ку принятой жесткопластической модели без 
упрочнения: когда некоторая функция компо-
нент тензора напряжений (функция текучести) 
меньше нуля – деформация отсутствует, когда 
она равна нулю – деформация идет. Причем, со-
гласно ассоциированному закону, тензор напря-
жений не зависит от абсолютных значений ком-
понент тензора скоростей деформации, а только 
от их отношений. 

Сперва заметим, что смесь компонент с силь-
но различающимися механическими свойства-
ми может деформироваться, даже если включе-
ния более твердого компонента движутся, как 
твердые тела. Наоборот, такие “жесткие” вклю-
чения начнут деформироваться не раньше, чем 
соприкоснутся друг с другом. Более того, как 
целое могут двигаться даже скопления – класте-
ры более жесткой фазы. Следовательно, дефор-
мация жестких включений начнется не раньше, 
чем они образуют единый кластер, пронизы-
вающий весь материал, т.е. их доля достигнет 
критического значения – порога перколяции. 
Поскольку предел текучести каждого зерна за-
висит от его ориентировки относительно при-
ложенных к нему сил и геометрии этих сил, то 
всегда будет некоторое количество “жесткоори-
ентированных зерен”, которые могут двигаться, 
как твердое тело, не мешая при этом деформи-
роваться остальным зернам. В данном случае 
будет данное зерно “жесткоориентированным” 
или нет зависит не только от его ориентировки, 
и внешних сил, но и от поведения окружающих 
зерен. Если выбрать “самые жесткоориентиро-
ванные” зерна, то среди них будут деформиру-
ющиеся, только если их доля превысит порог 
перколяции, в противном случае они деформи-
роваться не могут. В то же время, если доля де-
формирующихся зерен превысит этот порог, то 
какая-то их часть (“самая мягкая”) неизбежно 

начнет деформироваться, так как скольжение 
по границам зерен мы здесь не учитываем (оно 
играет заметную роль только при повышенных 
температурах либо в ультрамелкозернистых ма-
териалах, а мы здесь ограничиваемся случаем 
обычных поликристаллов (с зерном, размер ко-
торого превосходит один микрон) и достаточно 
низких температур).

Таким образом, следует ожидать, что доля 
“жесткоориентированных” недеформируемых 
зерен в точности соответствует порогу перколя-
ции (протекания) [19] т.е. доле, при которой об-
разуется или распадается сплошной кластер из 
недеформирующихся зерен. (Размер зерен пред-
полагаем примерно одинаковым, следовательно 
доля числа зерен каждой ориентировки прибли-
зительно равна их объемной доле).

Для остальных зерен примем модифициро-
ванную гипотезу Фойгта: микроскопические 
тензоры скоростей деформации E ij1  таких зерен 
совпадают, но из-за наличия “жесткоориенти-
рованных” зерен они связаны с макроскопиче-
ским тензором скоростей деформации Eij  соот-
ношением: 
 	 E Eij ij1 1= / r ,	 (16)
где r r1 21= −  – доля деформирующихся зерен. 
Поставив в соответствие каждому зерну точку 
и соединив точки, если соответствующие зерна 
имеют общую границу получим граф. Тогда за-
дача об определении доли “жесткоориентиро-
ванных” зерен сведется к задаче об определении 
порога перколяции для задачи узлов [19], [20] на 
полученном графе. Поскольку зерна упакованы 
максимально плотно, примем, что граф является 
изоморфным [21] одной из двух решеток с мак-
симально плотной упаковкой – ГЦК или ГПУ. 
Тогда предел перколяции равен 0.199 [19], [20], 
что дает оценку доли “жесткоориентированных” 
зерен: 
	  r2 0 199 0 2= ≈. . . 	 (17)

Кроме того, заметим, что перколяционный 
кластер вблизи порога распада имеет рыхлую 
структуру [19], большая часть “жестких” зерен 
принадлежит “мертвым” концам (не входящим 
ни в один замкнутый контур) и, следователь-
но, почти каждое “жесткое” зерно должно быть 
окружено “мягкими”. Предполагается, что де-
формация идет достаточно медленно, ускорени-
ями пренебрегаем и равновесие не нарушается. 
Поскольку любое “жесткое” зерно любой ори-
ентировки может быть окружено зернами любой 
“мягкой” ориентировки почти со всех сторон и 
находится с ними в механическом равновесии, 
следует ожидать, что тензор упругих напряже-
ний, усредненный по всем “жесткоориенти-
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рованным”  зернам  Pij 2
,  должен  совпадать  с  

тензором напряжений, усредненным по всем де-
формирующимся зернам Pij 1

: 

	  P Pij ij1 2
=  . 	  (18)

Тогда результирующее напряжение равно 

	 P
P P

Pij

ij ij

ij=
+

+
=1 1 2 2

1 2
1

r r
r r . 	(19)

Результирующее напряжение и “мягкие” ори-
ентировки  находятся  из  условия  минимизации  
мощности [4]

	  P n n E dnij

S

ij

� � �( ) ( ) →∫
1

r min , 	(20)

при условии 

	 r r
� �
n dn

S

( ) =∫
1

1 , r
� �
n dn

S

( ) =∫ 1 . 	(21)

Здесь r
�
n( )  – плотность распределения зерен 

по ориентировкам их единичных нормалей, S  –  
единичная  сфера,  S1  –  область  ориентировок  
зерен, участвующих в деформации. Вариацион-
ная  задача  с  ограничениями  (20)–(21)  является  
изопериметрической задачей относительно гра-
ницы области S1  и решается методом множите-
лей Лагранжа, что приводит к вариационной за-
даче без ограничений [22]: 

	 P n E n dnij ij

S

� � �( ) −



 ( ) →∫ λ r

1

min. 	(22)

Варьируя  область  интегрирования  S1 ,  нахо-
дим уравнение ее границы

	  P n Eij ij

�( ) = λ . 	 (23)
После того, как область “мягких” ориентиро-

вок найдена, определим результирующий тензор 
напряжения,  соответствующий  заданному  тен-
зору скоростей деформации: 

	 p p P n n dnij ij ij

S

= =
−

( ) ( )∫1
2

1
1

1
r

r
� � �

. 	(24)

Тогда  работа,  совершаемая  при  деформации  
внутренними  поверхностными  силами,  равна  
[23]

	
W P n n E n dn

P E P E

ij

S

ij

ij ij ij ij

= − ( ) ( ) ( ) =

= − −( )= −

∫
� � � �

r

r
1 21 ,

	(25)

т.  е.  макроскопическая работа равна микроско-
пической,  что  подтверждает  корректность  дан-
ного подхода. 

На основе данного подхода снова рассмотрим 
задачу с краевыми условиями (4)–(8) в предпо-
ложении отсутствия текстуры.

Рассматривая  зависимости  Szz Φ( )  (рис.  2),  
находим,  что  область  легкого  деформирования  
для случая растяжения должна иметь вид обла-
сти из двух компонент Φ Φ< 1 , Φ Φ> −π 1 , тогда 
второе уравнение (21) принимает вид: 

	
r πr

πr πr r

� �
n dn d

S

( ) = ( ) =

= ( ) = −[ ]=

∫ ∫
1

1

1

2 2

4 4 1

0

0 1 1

sin

cos cos

Φ Φ

Φ Φ

Φ

Φ

	(26)

или 
	  Φ1 2= arccosr , r π= 1 4/ / . 	 (27)

Отсюда находим девиатор тензора напряжений

	

S S d

S d

zzt zzt

zzt

=
−

( ) =

=
−

( )

∫

∫

4
1

1
4

1
1

2 0

2 0

1

1

π
r π

r

Φ Φ Φ

Φ Φ Φ

Φ

Φ

sin

sin .

	(28)

Аналогично,  рассматривая  случай  сжатия,  
определяем область легкого деформирования 

	  Φ Φ Φ2 2< < −π , 	(29)
где угол Φ2  находится из условия 

	  Φ2 21= −( )arccos r . 	(30)
Девиатор  тензора  напряжений  при  сжатии  

равен 

	  S S dzzc zzc=
−

( )∫
1

1 2

2

2
r

π

Φ Φ Φ
Φ

/

sin . 	(31)

Рис. 2. Зависимость абсолютного значения компоненты Szz 
девиатора тензора напряжений для случаев сжатия (сплош-
ная линия) и растяжения (штриховая линия) от угла Φ.
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Как  и  ранее,  гидростатическое  давление  на-
ходится по девиатору напряжений и условиям на 
боковых поверхностях (6), (7), а предел текучести 
оказывается в полтора раза больше соответствую-
щего девиатора (24). Рассчитанный предел теку-
чести как при сжатии, так и при растяжении, при-
близительно равен 29±50% МПа, что достаточно 
хорошо согласуется с имеющимися в литературе 
экспериментальными  данными  по  условному  
пределу текучести крупнокристаллического лито-
го магния s0 2 25. = МПа [15], s0 2 20 30. = ÷ МПа  
[24] (Оценка погрешности проводится также, как 
в приложении A). Для магния с “жесткой” базис-
ной текстурой (сила сжатия приложена перпен-
дикулярно базисной плоскости) все три подхода 
дают 94.5±2% МПа, так как в рамках нашей мо-
дели  такая  ориентировка  соответствует  одиноч-
ному кристаллу [9]. Это с достаточной точностью 
совпадает с условным пределом текучести для де-
формированного магния s0 2 90. = МПа (прессо-
ванные прутки) [15].

ВЛИЯНИЕ ТЕКСТУРЫ
Выше  рассматривались  два  предельных  слу-

чая текстуры: 100% базисная текстура и полное 
ее  отсутствие.  Большой  интерес  представля-
ет  промежуточный  случай,  так  как  именно  он  
должен встречаться чаще всего. Кроме того, его 
рассмотрение позволит оценить влияние откло-
нения от предельных случаев на величину преде-
лов текучести. Снова рассмотрим задачу (4)–(8), 
предполагая,  что  ФРО  остается  симметричной  
относительно  направления  приложения  силы.  
Зададим ФРО в виде: 

	  r r s
�
n K( )= ( )= −( )Φ Φexp /2 2 . 	(32)

Заметим,  что  базисная  плоскость  являет-
ся  плоскостью  симметрии  ГПУ-решетки,  поэ-
тому  при  замене  

� �
n n→ −  ориентировка  ячей-

ки  не  меняется.  С  учетом  симметрии  задачи  
r π r−( )= ( )Φ Φ  можно  ограничиться  областью  
Φ ∈ [ ]0 2, /π .  Кроме того, из-за ограниченности 
области  определения  аргумента  и  ее  несимме-
тричности  распределение  (32)  нельзя  считать  
распределением  Гаусса,  а  параметр  s -  разброс  
ориентировок зерен, не совпадает с его диспер-
сией.  Ограничимся  случаем  сжатия.  Область  
легкого деформирования имеет вид (29). Из вто-
рого уравнения (21) находим: 

	 K d= −( ) ( )∫1 4 2 2

0

2

/ exp / sin
/

π s
π

Φ Φ Φ 	(33)

Из  первого  уравнения  (21)  находим  уравне-
ние для Φ2: 

	 4 2 2
2

1

2

π s r
π

exp / sin
/

−( ) ( ) =∫ Φ Φ Φ
Φ

d . 	(34)

Тогда критическое напряжение сжатия нахо-
дится из (24),  (B1).  Его зависимость от величи-
ны s  приведена  на  рис.  3.  Видно,  что  уже  при  
s = 90�  предел текучести почти не отличается от 
случая  отсутствия  текстуры.  При  этом  среднее  
значение  угла  Φ  равно  Φ = 51 3. � ,  доля  зерен,  
заключающаяся в области Φ Φ< ,  равна 76%, а 
функция r Φ( )меняется  в  e  раз  при  изменении  
угла Φ  от  0°  до  90°,  т.е.  распределение  доста-
точно сильно отличается от равномерного. Воз-
можно,  именно  это  объясняет,  почему  предел  
текучести литого магния составляет 20–30 МПа, 
хотя полностью исключить образование тексту-
ры затруднительно. 

ОБСУЖДЕНИЕ
Рассчитанное по данной модели напряжение 

значительно точнее, чем рассчитанное согласно 
двум  предыдущим  подходам.  Кроме  того,  оно  
позволяет  качественно  объяснить  возникнове-
ние текстуры. “Жесткоориентированные” зерна 
не могут свободно вращаться среди окружающих 
их зерен (тем более, что многие из них сгруппи-
рованы в кластеры). Поэтому можно сделать до-
пущение,  что  “жесткоориентированные”  зерна  
движутся  только  поступательно.  В  этом  случае  
несимметричность  градиента  скоростей  дефор-
мации,  обеспечиваемой  скольжением  в  базис-
ной  плоскости,  и  двойникование  неизбежно  
вызовут разворот решетки части зерен “мягкой” 
ориентировки. Из-за этого зерна “мягкой” ори-
ентировки  будут  время  от  времени  попадать  в  
“жесткую” ориентировку и оставаться в ней, т. к. 
в  последней  не  происходит  разворота  решетки.  

Рис. 3.  Зависимость предела текучести от разброса ориен-
тировок зерен.
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Из-за этого предел текучести будет повышать-
ся, для продолжения деформации потребуется 
прикладывать все большую силу, в результате 
часть “жескоориентированных” зерен (“наиме-
нее жесткоориентированные”) начнут деформи-
роваться – доля деформирующихся зерен оста-
нется прежней, но предел текучести увеличится. 
Заметим, что предложенный способ осреднения 
может быть применен ко всем поликристалличе-
ским системам, где связь между деформацией и 
напряжением носит пороговый характер. 

ВЫВОДЫ
1)	Предложенная модель дает удовлетвори-

тельную оценку условного предела текучести 
как литого крупнокристаллического, так и силь-
нодеформированного магния. 

2)	Модель также позволяет качественно объ-
яснить образование жесткой базисной текстуры 
и вызванное ей упрочнение.

3)	Слабовыраженная текстура не сказывается 
заметно на пределе текучести.

4)	Полное пренебрежение взаимодействем 
между зернами ведет к грубым ошибкам.

Работа выполнена в рамках государственного 
задания по теме “Давление” Г. р. № 122021000032-5.

Автор данной работы заявляет, что у него нет 
конфликта интересов.

ПРИЛОЖЕНИЕ A
Так как приложенное напряжение и свойства 

материала в рассматриваемой тестовой задаче 
обладают осевой симметрией (ось направлена 
вдоль направления приложения силы), то угол 
φ1  можно не рассматривать. Используя формулу 
(3.10) из нашей работы [9] 

	
a k

p p

p
p

+ −( )+ +

+ −( ) + =

2
1 3

4
2

4
1 3 0

2
2

2

2
2 2 2 4

cos sin

cos sin ,

Φ Φ

Φ Φa b
	 (A1)

находим напряжение p , способное вызвать де-
формацию зерна, в зависимости от угла Φ , ко-
торый в данном случае равен углу между направ-
лением действия силы и нормалью к базисной 
плоскости. Решение уравнения (А1) дает вели-
чину приложенного напряжения: 

	

p k Dc Φ Φ

Φ Φ

( ) = ± −( )+



 ×

× + −( )


0 5 1 3

0 5 2 0 5 1 3

2

2 2 2

. cos

. sin . cosa +

+ 

−

2 4 1
b sin ,Φ

	 (A2)

где знак “+” соответствует растяжению, знак  
“–” – сжатию, 

	
D k a

a a

= −( ) −( ) −
− −

0 25 1 3

2 4

2 2 2

2 4

. cos

sin sin

a

b

Φ

Φ Φ
	 (A3)

– дискриминант квадратного уравнения. 
Чтобы найти среднее критическое напряже-

ние pr  умножим функцию (A2) на ФРО r φ1,Φ( )  
(нормированную на единицу) и проинтегрируем 
по всевозможным ориентировкам: 

	 p n p n dn p d dc

S

cr = ( ) ( ) = ( ) ( ) ( )∫ ∫∫r r φ φ
ππ� � �

1

0

2

0

1, sin .Φ Φ Φ Φ  (A4)

Здесь S  – единичная сфера с центром 
в начале координат. В отсутствии текстуры 
r φ π1 1 4, / ( )Φ( ) =  и выражение (A4) упрощается: 

	 p p dtr = ( ) ( )∫0 5
0

. sinΦ Φ Φ
π

.	  (A5)

Предполагая погрешности каждого параме-
тра независимыми, относительную погрешность 
вычисляем по формуле: 
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	 (A6)

Для оценки производных используем разде-
ленные разности [25]: 
	 ′ = + − −[ ]y y x h y x h h( ) ( ) / ( )2 .	 (A7)

ПРИЛОЖЕНИЕ B
В силу симметрии задачи (4) – (8) и приближе-

ния Фойгта деформация образца должна быть од-
нородной и одноосной, т.е. два собственных зна-
чения тенора скоростей деформации совпадают 
(соответствующие им оси перпендикулярны оси 
Z ). В работе [11] показано, что ZZ  компоненты 
девиатора тензора напряжений в таких условиях 
для критерия текучести (1)–(2) имеют вид:
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где 
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Постоянная E  может быть вычислена при 
известной скорости v , но она не представля-
ет интереса, так как не входит в выражение для 
тензора напряжений. Интегрируя, находим 
средний девиатор тензора напряжения растяже-
нии и сжатии: 

	 S S dr ZZ= ( )( ) ( )∫
1
2

0

Φ Φ Φ Φ
π

sin . 	 (B5)

Оценка погрешностей проводится аналогич-
но приложению A.
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CALCULATION OF THE YIELD STRENGTH OF POLYCRYSTALLINE 
MATERIALS WITH A HEXAGONAL CLOSE-PACKED LATTICE  
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For a polycrystalline material with a hexagonal close-packed lattice, a model is proposed that allows esti-
mating the yield strength at a given texture. The plasticity properties of an individual grain are described by 
the generalized von Mises criterion. The most widespread averaging approaches are considered to deter-
mine the yield strength of a polycrystal. An original averaging method for a heterogeneous medium under 
plastic deformation conditions is proposed that takes into account the presence of undeformed grains whose 
share is determined by means of the percolation theory. Using each approach, the problem about tension/
compression of a homogeneous rod of square cross-section is solved for two limiting cases: no texture and 
rigid basis texture. The calculation results are juxtaposed with the available literature data. The effect of the 
texture on the yield strength is considered. A qualitative explanation of generating a texture is given.

Keywords: magnesium, deformation, plasticity, yield criterion, stress tensor, strain rate tensor, deviator, per-
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Проведены кратковременные механические испытания кольцевых образцов, изготовленных из 
участка оболочки тепловыделяющего элемента (твэла), облученного в реакторе БН-600 до по-
вреждающей дозы более 100 сна. Образцы сжимали в радиальном направлении при разной тем-
пературе и записывали экспериментальные диаграммы, которые сопровождались анализом на-
пряженно-деформированного состояния. После испытания исследовали характер разрушения 
и микроструктуру поверхности изломов. Показано, что разрушение образцов на микроуровне 
происходит вязко транскристаллитно, наблюдаются участки разрушения по характерным струк-
турным элементам холодно-деформированной аустенитной стали, вдоль и поперек пакетов двой-
ников деформации. В общем, разрушение происходит с сильной локализацией деформации на 
различных видах сформировавшихся дефектов. 
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1. ВВЕДЕНИЕ
Опыт эксплуатации тепловыделяющих эле-

ментов (твэлов) с оболочками из аустенит-
ных сталей в реакторе на быстрых нейтронах 
БН-600 показал, что изменение служебных ха-
рактеристик материала оболочек связано с ра-
диационно-индуцированной эволюцией микро-
структуры, в частности, с распуханием [1]. Для 
достижения высоких экономических показате-
лей реакторов БН в качестве штатного материала 
оболочек разработана и используется хромони-
келевая сталь 07Х16Н19М2Г2БТР. По сравнению 
с предыдущим поколением оболочечных аусте-
нитных сталей она показала более высокие слу-
жебные свойства при достижении повреждаю-
щих доз до 90 сна [2–4]. Дальнейшее повышение 
эффективности реакторов на быстрых нейтро-
нах при достижении повреждающих доз более 
100 сна связано с внедрением оболочек твэлов из 

этой же стали, только изготовленных по усовер-
шенствованной технологии [5]. 

Для повышения функциональных свойств 
материала оболочки в новой модификации 
стали 07Х16Н19М2Г2БТР улучшена структур-
но-фазовая стабильность, что делает ее более 
радиационно-стойкой, чем прежние модифика-
ции. Это связано с оптимизацией легирования, 
образованием двойников деформации и форми-
рованием исходной ячеистой дислокационной 
структуры высокой плотности (>1014 м–2) при 
создании холоднодеформированного состояния 
[3, 5]. В частности, было показано, что двойни-
ковые структуры повышают прочностные свой-
ства стали [6, 7]. При этом их присутствие может 
приводить как к подавлению распухания, так и к 
развитию неоднородности радиационной пори-
стости [8]. 

Распухание, обусловленное радиационной 
пористостью, значительно влияет на деградацию 
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прочности  и  пластичности  материала  оболоч-
ки  твэла  [9,  10].   Послереакторные  исследова-
ния  структуры  материала  оболочки  показыва-
ют неоднородное распределение пористости по 
толщине  стенки  и  на  отдельных  участках  твэла  
[8]. Частично это связано с неравномерным рас-
пределением  температуры  на  оболочке  во  вре-
мя облучения в активной зоне реактора [11] и с 
технологиями производства оболочек на заводах 
изготовителей  [12].  Например,  было  замечено,  
что  мелкие  радиационные  поры  концентриру-
ются на участках с высокой плотностью двойни-
ков, так как миграционный путь образующихся 
при  облучении  вакансий  до  встречи  со  стоком  
вдоль  плоскости  двойников  выше,  чем  в  попе-
речном  направлении  [13–15].  Учет  такой  не-
однородности  структуры  материала  оболочки,  
сформировавшейся  при  облучении,  является  
важным аспектом при анализе реакции матери-
ала на механическое воздействие.  

О состоянии материала оболочки после воз-
действия  нейтронного  облучения  и  высокой  
температуры можно судить по результатам меха-
нических  испытаний  и  фрактографических  ис-
следований поверхности изломов образцов. Для 
корректной оценки свойств материала с низкой 
пластичностью  используемые  традиционные  
способы растяжения кольцевых образцов часто  
являются неинформативными, так как разруше-
ние  образца  может  происходить  на  начальном  
этапе изгиба рабочих частей кольца при посад-
ке на полуцилиндрические опоры захватов [16]. 
Перспективным  способом  является  испытание  
на сжатие кольцевого образца в радиальном на-
правлении,  сопровождаемое  анализом  напря-
женно-деформированного  состояния  (НДС)  
образца  в  процессе  испытания.  Достоинствами  
такого подхода являются простота изготовления 
образов,  экономия  материала  и  воспроизводи-
мость условий нагружения, а анализ НДС позво-
ляет  оценить  сочетание  критических  значений  
напряжения и деформации.  Например,  данный 
способ нашел применение при оценке остаточ-
ной пластичности оболочек твэлов из циркони-
евых  сплавов  водо-водяных  ядерных  реакторов  
в аварийных условиях, а именно при высокотем-
пературном  окислении  циркониевой  оболочки  
твэла  из-за  потери  теплоносителя  (авария  типа  
LOCA), приводящем к охрупчиванию материала 
оболочки твэла [17–19]. Для оболочек твэлов ре-
акторов на быстрых нейтронах подобный анализ 
не  проводился,  что  делает  эту  задачей  актуаль-
ной для рассмотрения.

Цель  работы  –  исследование  процесса  раз-
рушения  кольцевых  образцов  из  оболочки  твэ-
ла,  облученной  в  реакторе  БН-600  до  повре-

ждающей дозы свыше 100 сна, при испытаниях 
на  сжатие  в  радиальном  направлении,  а  также  
анализ  влияния  напряженно-деформированно-
го состояния на характер разрушения и микро-
структуру поверхностей изломов.  

2. МАТЕРИАЛЫ И МЕТОДЫ 
Объектами исследования служили кольцевые 

образцы,  вырезанные  из  центрального  участка  
оболочки периферийного твэла, изготовленного 
из аустенитной стали 07Х16Н19М2Г2БТР. 

Образцы  в  количестве  четырех  штук   изго-
тавливали  из  центрального  участка  оболочки  
для  апробации  методики  на  материале  с  близ-
кими  исходными  свойствами.  Вырезку,  подго-
товку  и  измерение  геометрических  размеров  
образцов  проводили  в  условиях  “горячей”  ка-
меры  АО  “ИРМ”.  Наружный  диаметр  участка  
оболочки был равен 7.10±0.03 мм, высота образ-
цов составляла 2.40±0.02 мм, а толщина стенки 
была равна 0.402±0.002 мм. Образцы № 1 и № 2 
испытывали при температурах 25°С и 400°С со-
ответственно, а образцы № 3 и № 4 при -520°С 
и 600°С соответственно, выдерживая при задан-
ной температуре нагрева в течении 15 мин до на-
чала испытания, среда испытания – воздух. 

Дополнительно,  методами  сканирующей  
электронной микроскопии проведены исследо-
вания структурного состояния образца оболоч-
ки. Обработка изображений показала, что ради-
ационная  пористость  на  данном  участке  твэла  
составляет  (6.0±0.2)  %,  что  сопоставимо  с  ре-
зультатами гидростатических измерений.

Механические  испытания  кольцевых  об-
разцов  проводили  в  лабораторных  условиях  на  
установке  СМИ-700-20/0.1  со  скоростью  пере-
мещения  активной  опоры  1  мм/мин.  Образцы  
сжимали  в  радиальном  направлении  (рис.  1),  
при  этом  записывали  экспериментальные  диа-
граммы  в  координатах  нагрузка–перемещение  
опоры. Погрешность записи нагрузки и переме-
щения опоры не превышали 1%. 

Рис. 1. Схема испытания кольцевого образца на радиальное 
сжатие.
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После  испытаний  проводили  фрактографи-
ческие исследования поверхностей разрушения 
образцов  с  целью  анализа  характера  разруше-
ния. Исследования проводили на сканирующем 
электронном микроскопе Tescan Mira 3. 

3. РЕЗУЛЬТАТЫ 
Во время проведения радиального сжатия об-

разцы № 1 и № 2 разрушились на несколько сег-
ментов, образцы № 3 и № 4 разрушились в обла-
сти действия давящей опоры. На рис. 2 и рис. 3 
представлены диаграммы испытания всех образ-

цов, на рис. 4 и рис. 5 – изображения образцов 
№ 3 и № 4 после испытаний, на рис. 6 приведе-
ны сегменты образца № 1. 

Радиальное  сжатие  образца  №  3  привело  к  
сквозному  разрушению  по  всей  толщине  стен-
ки (рис. 4). Для образца № 4 применение данной 
схемы  нагружения  привело  к  формированию  
трещины  со  стороны  внутренней  поверхности  
и  ее  распространению  на  глубину  2/3  по  тол-
щине  стенки  (рис.  5).  Детальное  исследование  
открытой  поверхности  трещины  показывает  
присутствие рельефа в виде небольших чашек и 

Рис. 2. Экспериментальные диаграммы испытания кольце-
вых образцов № 1 и № 2.
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Рис.  3.  Экспериментальные  диаграммы  испытания  
кольцевых образцов № 3 и № 4.

Рис. 4. Кольцевой образец № 3 после испытания. Рис. 5. Кольцевой образец № 4 после испытания.
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гребней, свидетельствующих о пластической де-
формации в зоне разрушения (рис. 7). 

Поверхности разрушения образцов № 1 и № 2 
(рис. 8, 9), которые в процессе радиального сжа-
тия разрушились на отдельные сегменты, харак-
теризуются  транскристаллитным  разрушением  
по  радиационным  порам,  что  свойственно  для  
сильно облученных аустенитных сталей [20, 21]. 

Данный тип разрушения, квазискол по ради-
ационным порам, наблюдается по всей поверх-
ности  разрушения  образцов.  Со  стороны  вну-
тренней  поверхности  образца  выделяется  зона  
с  камневидным  изломом  (интеркристаллитное  
разрушение),  которая  образовалась  в  результа-
те  взаимодействия  материала  оболочки  с  вну-
тритвэльной атмосферой, глубина этой зоны не 
превышает 10 мкм, а доля интеркристаллитного 
разрушения составляет не более 2%. 

Отсутствие  видимого  изменения  толщины  
оболочки  на  проекции  разрушения  (разруше-
ние  материала  с  образованием  мелкочашечной  
структуры) свидетельствует о сильной локализа-
ции  деформации  во  время  разрушения.  Рельеф  
поверхности  разрушения  обусловлен  движени-
ем магистральной трещины локально по различ-
ным структурным элементам аустенитной стали.

4. ОБСУЖДЕНИЕ РЕЗУЛЬТАТОВ 
Рассмотрим  схему  напряженно-деформи-

рованного  состояния  кольцевого  образца  при  
сжатии  в  радиальном  направлении.  При  такой  
схеме  нагружения  напряжения  и  деформации  
распределены неравномерно по толщине стенки 

Рис. 6. Кольцевой образец № 1 после испытания.

Рис. 7.  Поверхность излома образца № 4, видны язычки и гребни отрыва, сви-
детельствующие о вязком характере разрушения.
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и периметру кольцевого образца. Со стороны да-
вящей активной опоры (по оси нагружения Y) на 
внутренней поверхности кольца действуют растя-
гивающие напряжения (+s), а с наружной – сжи-
мающие (–s). В горизонтальной плоскости (ось X)  
напряжения распределены наоборот  – сжимаю-
щие внутри, а растягивающие снаружи (рис. 1). 

С  точки  зрения  механики  деформации  дан-
ную  схему  НДС  можно  охарактеризовать  как  
жесткую.  Поэтому  важным  моментом  является  
распределение внутренних напряжений и их ко-
личественная оценка, особенно в локальной об-
ласти образца, где происходит разрушение. Рас-
чет  НДС  и  определение  значений  внутренних  

Рис. 8.  Поверхность излома образца № 1.

Рис. 9.  Поверхность излома образца № 2.
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напряжений проводился с помощью специально 
разработанного программного обеспечения [22].

В качестве входных параметров использовали: 
геометрические размеры образцов, значения ха-
рактеристик упругости материала (модуль Юнга 
и  коэффициент  Пуассона),  экспериментальные  
кривые  деформационного  упрочнения  матери-
ала  исследуемого  участка  твэла,  а  перемещение  
опоры задавали до момента разрушения образца, 
наблюдаемого  на  экспериментальной  диаграм-
ме. В ходе расчета получали расчетную диаграм-
му радиального сжатия, которую накладывали на 
экспериментальную, и по их сходимости судили 
о корректности результатов вычислений. 

Ошибка,  получаемая  при  таком  сопоставле-
нии, не превышала ± 20%. Для примера, на рис. 
2  и  рис.  3  расчетные  диаграммы  образцов  №  1  
и № 4 наложены на экспериментальные, наблю-
дается  удовлетворительная  сходимость  между  
ними. В конце расчета рассматривали распреде-
ление нормальных напряжений на главных пло-
щадках:  по оси X - sxx  и  по оси Y - syy,  а  также 
значений накопленной деформации e.

Типичные  картограммы  распределения  sxx  ,  
syy  и  e  кольцевого  образца  при  сжатии  в  ради-
альном  направлении  приведены  на  рис.  10.  Со  
стороны  давящей  опоры  на  внутренней  стенке  
образца  действует  растягивающее  напряжение  
sxx,  значительно  превышающее  значения  syy  в  
этой же области (рис. 10 а, б). Это говорит о том, 
что вклад syy несоизмеримо мал, по сравнению с 
вкладом sxx.  Однако образцы № 1 и № 2 разру-
шились на несколько сегментов. Поэтому мож-
но сделать вывод, что последующее разрушение 
этих  образов  на  сегменты  произошло  под  дей-
ствием растягивающих напряжений syy,  наблю-
даемых  с  внешней  стороны  кольца  в  горизон-
тальной плоскости (рис. 10б). 

Деформация e  (рис.  10в)  накапливается  как  
со стороны внутренней стенки, так и с внешней, 

но максимальное значение e  наблюдается в том 
месте,  где  действует  максимальное  sxx.  Расчет  
НДС  показывает,  что  деформация  сильно  ло-
кализуется  в  приповерхностном  слое  образца  в  
малом  объеме,  по  отношению  ко  всему  объему  
образца. Этот объем нельзя считать конкретной 
рабочей частью, имеющей строгую геометриче-
скую  форму,  которая  используется  при  вычис-
лении относительной деформации при стандар-
тизированных механических испытаниях. Также 
необходимо отметить, что исследуемые образцы 
разрушались  при  разном  перемещении  давя-
щей опоры, это видно на диаграммах испытания 
(рис. 2 и рис. 3). При этом чем больше было пе-
ремещение  опоры,  тем  больше  накапливалось  
деформации  и  больше  становился  локальный  
объем.  В  табл.  1,  для  информации,  приведены  
максимальные  значения  sxx, syy  и  e,  наблюдае-
мые в локальной области образца. 

Как было сказано ранее, неоднородная ради-
ационная пористость образуется как в теле зер-
на  (рис.  11а),  так  и  по-особому  формируется  в  
приграничных  к  двойникам  деформации  обла-
стях (рис. 11б). Анализ на мезоуровне структуры 
стали после облучения показывает,  что распре-
деление пор на границах двойников более неод-
нородно,  чем в  теле  зерна.  Различие диаметров 
пор и их концентраций приводит к образованию 
характерных элементов микроструктуры транс-

Рис.  10.  Типичные картограммы распределения нормальных напряжений sxx, syy  и  деформации e  при расчете конечно- 
элементной модели кольцевого образца при радиальном сжатии.

Таблица 1. Максимальные значения sxx, syy и e, наблю-
даемые в  локальной области кольцевого образца при 
его разрушении

Образец Тисп., °С sxx, МПа syy, МПа e, %
1 25 1020 10 1.67
2 400 880 20 3.40
3 520 900 25 4.45
4 600 1050 25 7.85
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кристаллитного  разрушения  материала  на  по-
верхностях изломов исследуемых образцов. 

Характерным  является  разрушение  путем  
слияния микропустот, когда поверхность разру-
шения пересекает тело зерна (рис. 12а). 

Другие  элементы  наблюдаются  при  разру-
шении  зерна  по  двойникам  деформации,  при  
этом трещина пересекает двойники либо попрек 
(рис. 12б), либо вдоль, образуя характерные пло-
скости (рис. 12в).  

Экспериментальные данные о влиянии двой-
никовых  структур  на  механические  характери-
стики  холоднодеформированных  аустенитных  
сталей при нейтронном облучении малочислен-
ны, что делает исследования в данном направле-
нии актуальными.

Известно,  что  при  облучении  газо-ваканси-
онные  пузырьки  и  поры  образуются  на  дисло-
кациях и определенным образом ориентирован-
ных двойниках [23]. При деформации плоскости 
двойников  взаимодействуют  с  дислокациями,  
при этом происходят процессы изменения дис-
локационной  и  двойниковой  структуры.  Коли-
чественной  модели,  адекватно  описывающей  
эволюцию  микроструктуры  при  протекании  
таких  процессов  в  условиях  интенсивного  ней-
тронного облучения, в настоящее время не раз-
работано.  Плоскости  двойников  являются  до-
полнительным стоком для вакансий, что влияет 
на развитие радиационной пористости в преде-
лах границ двойников.  

Определенную  роль  в  развитии  радиацион-
ной  пористости  играет  перераспределение  ле-
гирующих  элементов.  При  облучении,  раньше  
других  элементов  замещения,  в  аустенитных  
сталях уходят из твердого раствора Ni и Si, что, 
как указано в  работе  [15],  снижает  диффузион-
ную подвижность вакансий и способствует уве-
личению пересыщения кристаллической матри-
цы по вакансиям [23].

Влияние  на  развитие  пористости  оказывают  
особенности  эксплуатации  твэлов  в  активной  
зоне  реактора  на  быстрых  нейтронах.  К  одной  
из  них  можно  отнести  температурные  градиен-
ты  по  толщине  оболочки,  создающие  термиче-
ские напряжения в ней, которые оказывают до-
полнительное влияние на изменение структуры 
материала  при  облучении.  Оценки  градиента  
температуры по толщине стенки оболочки  по-
казывают, что различия температур внутренней 
и  наружной  поверхностей  составляют  от  10°С 
до  30°С  [24].  Можно  добавить,  что  при  выходе  
реактора  на  мощность  градиент  температур  по  
толщине стенки оболочки приводит к созданию 
сжимающих напряжений с внутренней стороны 
и к растягивающим (положительным) – с внеш-
ней.  В  стационарном  режиме  происходила  ре-
лаксация  этих  напряжений  благодаря  термиче-
ской ползучести, а при останове реактора эпюра 
термических напряжений меняется на обратную 
(растягивающие – с внутренней, а сжимающие –  
с внешней стороны) [1]. Положительные напря-

Рис. 11.  Радиационная пористость в теле зерна (а) и двойниках деформации (б), показанная на поверхности шлифован-
ного образца из центрального участка оболочки твэла после облучения свыше 100 сна.

(а) (б)
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жения способствуют увеличению потока вакан-
сий к той или иной поверхности оболочки и, как 
следствие  –  распухание  происходит  неравно-
мерно  и  в  различный  период  времени.  Допол-
нительно  ситуация  осложняется  механическим  
взаимодействием твэлов между собой через дис-
танционирующую проволоку и с  чехлом тепло-
выделяющих сборок. Это взаимодействие вызы-
вает  деформацию  оболочки  в  виде  овализации  
твэла,  которая  также  сопровождается  неодно-
родным  распределением  напряжений  по  тол-
щине стенки, как показано в данной расчетной 
схеме  НДС  (рис.  10а).  В  совокупности,  это  мо-
жет привести к ускоренному накоплению радиа-
ционных повреждений на отдельных локальных 
участках  твэла  [25].  В  итоге  в  той  области  твэ-
ла, где значительное количество пор образуется 
на  двойниках,  происходит  разрушение  по  этим  
участкам.  Такой  вид  изломов,  в  большей  мере,  
наблюдается у образцов № 1 и № 2. В частности, 
у образца № 2 разрушение, связанное с элемен-
тами  двойниковой  структуры,  преимуществен-
но  локализовано  в  наружных  слоях  оболочки  
(рис. 13). Об однозначном влиянии температуры 
испытания на доминирование какого-то одного 
вида  характерного  элемента  микроструктуры,  
описанного выше (рис. 12), утверждать сложно. 
Для  этого  требуется  проведение  дополнитель-

ных  исследований  и  сравнение  с  результатами  
испытаний оболочек из других твэлов. 

Наличие участков с различными видами раз-
рушения свидетельствует о том, что разрушение 
происходит  там,  где  присутствуют  соответству-
ющие  виды  дефектов,  которые  являются  обла-

Рис. 12. Схемы транскристаллитного разрушения при механических испытаниях на радиальное сжатие кольцевых образ-
цов стали 07Х16Н19М2Г2БТР, облученной до повреждающей дозы более 100 сна.

Рис.  13.  Локальный  участок  излома  с  высокой  плотностью  
двойников деформации, по которым произошло разрушение.
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стями локализации напряжений при движении 
дислокаций. Характер разрушения определя-
ется локальным распределением разных типов 
упрочняющих радиационных дефектов. В дан-
ном случае доминирующий вклад вносят радиа-
ционные поры, разрушение происходит по ним.

5. ЗАКЛЮЧЕНИЕ 
Проведены испытания на сжатие в ради-

альном направлении кольцевых образцов из 
стали 07Х16Н19М2Г2БТР, изготовленных из 
центрального участка оболочки твэла, облу-
ченного в реакторе БН-600. Показано, что при 
реализованном в испытаниях напряженно-де-
формированном состоянии характер разруше-
ния преимущественно транскристаллитный по 
радиационным порам. Такой характер разру-
шения является следствием радиационно-ин-
дуцированных изменений микроструктуры, 
приводящих к созданию в материале областей 
локализации напряжений на различных видах 
сформировавшихся дефектов.

Проведенный анализ напряженно-деформи-
рованного состояния кольцевого образца по-
зволил количественно оценить напряжения и 
деформацию, представить их распределение при 
сжатии образца в радиальном направлении. В 
дальнейшем целесообразно проведение анало-
гичного анализа при испытаниях трубчатых об-
разцов внутренним давлением пластичного за-
полнителя.

Авторы данной работы заявляют, что у них 
нет конфликта интересов. 
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MICROSTRUCTURE OF FRACTURE SURFACES AFTER RADIAL 
COMPRESSION OF ANNULAR SPECIMENS MADE OF CLADDING 

AUSTENITIC STEEL EXPOSED TO DAMAGING DOSE ABOVE 100 DPA
R. P. Karagergi1, *,  A. V. Kozlov1,  V. Yu. Yarkov1,  V. I. Pastukhov1,  S. V. Barsanova1,  

T. A. Churyumova2,  N. M. Mitrofanova2, and M. V. Leont’eva-Smirnova2

1AO Institute of Nuclear Materials, Zarechnyi, Sverdlovsk oblast, 624250 Russia
2Bochvar High-Technology Research Institute of Inorganic Materials, Moscow, 123098 Russia

*e-mail: karagergi_rp@irmatom.ru

Short-term mechanical testing of annular specimens made of a segment of the fuel element cladding irra-
diated in the BN-600 reactor up to damaging dose above 100 dpa has been performed. The specimens were 
compressed in the radial direction at different temperatures to plot experimental diagrams and analyze 
the stress-strain state. After testing, the fracture character and microstructure of the fracture surface were 
studied. It is shown that fracture of specimens at the microlevel occurs transgranularly, and the segments of 
fracture are observed along characteristic structural elements of cold deformed austenitic steel, along and 
transverse to packets of deformation twins. In general, fracture occurs with a strong deformation localiza-
tion at different types of appeared defects.

Keywords: fuel element, neutron irradiation, porosity, swelling, steel 07Kh16N19M2G2BTR, annular speci-
men, stress-strain state, mechanical testing
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ВВЕДЕНИЕ
Одной из актуальных задач материаловедения 

является разработка проводниковых алюминие-
вых сплавов с высокой прочностью, термиче-
ской стабильностью и электропроводностью, 
которые могут быть использованы для изготов-
ления тонких авиационных проводов [1–7]. В 
качестве перспективных материалов рассматри-
ваются микролегированные переходными ме-
таллами (ПМ) и редкоземельными элементами 
(РЗЭ) алюминиевые сплавы, в которых при на-
греве выделяются наночастицы интерметалли-
дов Al3X со структурой L12 [8–12].

В настоящее время наиболее интенсивно из-
учается влияние Zr на свойства алюминиевых 
сплавов [8–10, 12, 13]. При распаде твердого рас-
твора Al–Zr происходит выделение наночастиц 
Al3Zr, благоприятно влияющих на механические 
свойства сплава [14]. Следует подчеркнуть, что 
цирконий рассматривается в качестве эффек-
тивной замены скандия, высокая цена лигатуры 
которого существенно препятствует примене-
нию сплавов Al–Sc в гражданской промышлен-
ности [10]. Цирконий входит в состав многих 
промышленных сплавов Al–Mg–Sc в качестве 
дополнительного легирующего элемента, обе-
спечивая дополнительное повышение твердо-

сти, прочности и температуры рекристаллиза-
ции [15]. 

В настоящее время наиболее исследованы 
сплавы с высоким (0.4–0.5 вес.%) содержанием 
циркония [16, 17]. Сплавы с пониженным содер-
жанием циркония менее исследованы; это связа-
но с тем, что уменьшение концентрации Zr при-
водит к заметному снижению интенсивности 
выделения частиц Al3Zr [18, 19]. Для ускорения 
распада твердого раствора сплавы с 0.2–0.4%Zr 
дополнительно легируют различными ПМ или 
РЗЭ (Er, Hf, Yb и др.) [20, 21], что приводит к 
увеличению стоимости конечного изделия.

Растворимость циркония в алюминии ма-
ла даже при повышенных температурах, и при 
кристаллизации в сплавах Al–Zr происходит вы-
деление первичных частиц Al3Zr [14]. Это при-
водит к уменьшению концентрации циркония 
в твердом растворе и не позволяет достигнуть 
максимальной прочности и термической ста-
бильности сплава Al–Zr. Отметим, что в сплавах 
Al–Zr часто наблюдается прерывистый распад 
твердого раствора, который сопровождается об-
разованием крупных частиц игольчатой формы 
[12, 22], что также вызывает снижение прочно-
сти и термической стабильности неравновесной 
мелкозернистой структуры алюминия. Кроме 

mailto:nokhrin@nifti.unn.ru
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этого,  крупные  первичные  частицы  и  частицы,  
образующиеся по механизму прерывистого рас-
пада, могут спровоцировать обрыв тонкой про-
волоки при волочении и нарушению технологи-
ческого процесса его изготовления.

Цель  работы  –  изучение  влияния  концен-
трации  циркония  на  кинетику  распада  твердо-
го  раствора  и  свойства  сплавов  Al–Zr,  а  также  
исследование  механических  свойств  и  электро-
проводности  тонких  проволок,  изготовленных  
из данных сплавов.

МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА
В качестве объектов исследования выступали 

сплавы  Al–0.25%Zr,  Al–0.30%Zr,  Al–0.35%Zr  и  
Al–0.40%Zr. Здесь и далее концентрация Zr ука-
зана в вес.%, если ат.% не указаны особо.

Сплавы  изготавливали  методом  литья  с  ин-
дукционным нагревом,  из  лигатуры Al–3%Zr  и  
алюминия  А99,  с  помощью  литьевой  машины  
INDUTHERM VТC–200. Плавление компонен-
тов  производили  в  керамическом  (SiO2)  тигле,  
кристаллизацию  слитков  осуществляли  в  мед-
ной  изложнице  22×22×160  мм.  Перед  плавкой,  
а  также во время нагрева,  проводили по 3 цик-
ла продувки металла аргоном для его гомогени-
зации  и  рафинирования.  Перемешивание  рас-
плава  происходило  индукционным  способом.  
Мощность нагрева в печи – 4.5 кВт, температура 
расплава  800°С.  Выдержка  расплава  перед  раз-
ливкой составляла 20 мин. Время до расплавле-
ния компонентов составляло 7–7.5 мин; темпе-
ратура разливки составляла 800°С. 

Слитки разрезали на образцы в соответствии 
с рис. 1. Контроль однородности слитков прово-
дили путем изучения макроструктуры и свойств 
в сечениях №1–6 (см. рис. 1).

Из слитков методом ротационной ковки с ис-
пользованием  ротационно-ковочной  машины  

R5-4-21 HMP при комнатной температуре были 
изготовлены  прутки  диаметром  6  мм  и  длиной  
1.3–1.5  м.  Методом  волочения  при  комнатной  
температуре  с  использованием  цепного  стана  
RODENT CGD-CE 1200 изготовлена проволока 
∅ 0.3 мм. 

Исследование  структуры  сплавов  прово-
дили  с  использованием  металлографического  
микроскопа  Leica  DM  IRM  и  растрового  элек-
тронного  микроскопа  (РЭМ)  Jeol  JSM–6490  с  
энергодисперсионным  микроанализатором  
Oxford  Instruments  INCA‑350.  Электрополиров-
ку образцов осуществляли в течение 5 мин с ис-
пользованием  раствора  CrO3  в  85%-ой  H3PO4 
при напряжении 30 В и силе тока 3 А. Травление 
литых образцов проводили в течение 2 ч  в  рас-
творе:  глицерин  –  60  мл,  HF  –  20  мл,  HNO3 – 
15  мл.  Травление  торцов  образцов  проволок  
проводили в 50%-ном растворе HF в глицерине 
в течение 30 с.

Исследование  твердости  по  Виккерсу  (HV) 
проводили  с  помощью  твердомера  HVS‑1000  
(нагрузка 0.2 кгс). Средняя погрешность опреде-
ления HV  не  превышала 10  МПа (здесь  и  далее  
под средней погрешностью результатов измере-
ний  подразумевается  среднее  арифметическое  
погрешностей  для  всех  образцов,  испытанных  
по данной методике). Микротвердость проволок 
измеряли на их торцах по методу Виккерса при 
нагрузке  0.025  кгс.  Испытания  на  растяжение  
образцов проволок длиной 50 мм проводили при 
комнатной температуре, при скорости деформа-
ции  10  мм/мин.  В  процессе  испытаний  фикси-
ровали  диаграмму  “напряжение  s  –  деформа-
ция e”, по которой определяли значения предела 
прочности sв  и  относительного  удлинения  до  
разрушения d. Для получения статистически до-
стоверных результатов проводили испытания не 
менее чем трех образцов в каждой серии. Сред-

Рис. 1. Схема резки слитков.
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няя погрешность  определения предела  прочно-
сти составляла 16 МПа, относительного удлине-
ния до разрушения – 1.4 %. Фрактографический 
анализ  изломов  образцов  после  испытаний  на  
растяжение  проводили  при  помощи  РЭМ  Jeol  
JSM–6490.

С помощью вихретокового прибора СИГМА-
ТЕСТ  2.069  измеряли  удельную  электропрово-
димость литых образцов на частоте 60 кГц. Элек-
тропроводимость  измеряли  без  температурной  
компенсации,  использовали  метод  квази-тем-
пературы.  Электропроводность  пересчитывали  
в удельное электросопротивление (УЭС, r) при 
20°С.  Для  измерения  УЭС  проволоки  длиной  

0.5  м  использовали  цифровой  L–C–R  измери-
тель  Е7–8.  Средняя  погрешность  определения  
УЭС литых сплавов и проволок составляла 0.01 
и 0.03 мкОм∙см соответственно.

Отжиг  образцов  литых  сплавов  и  проволок  
проводили в муфельной электропечи ЭКПС-10.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНЫЕ РЕЗУЛЬТАТЫ  
И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ

Структура и свойства литых сплавов
На рис. 2 приведена макроструктура сплавов 

с различным содержанием циркония. Цифрами 
обозначены сечения слитков (см. рис. 1). 

Рис. 2. Макроструктура образцов, вырезанных из слитков сплавов Al–Zr. Металло-
графия.
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Макроструктура  сплавов  с  0.25–0.35%Zr  со-
стоит из  столбчатых кристаллов,  направленных 
от  края  к  середине  слитка,  и  зоны  равноосных  
зерен в центральной части.  Размер равноосных 
зерен  в  центральной  части  слитка  варьируется  
от долей миллиметра до 2 мм. Площадь шлифа, 
занятая  равноосными  зернами,  увеличивается  
от 0% до ~70% при повышении содержания Zr от 
0.25  до  0.4%.  Длина  столбчатых  кристаллов  ва-
рьируется  от  1  до  13  мм,  их  ширина  составляет  
не  более  2  мм.  При  увеличении  концентрации  
Zr  наблюдается  уменьшение  длины  столбчатых  
кристаллов. В сплаве Al–0.4%Zr наблюдается яв-
но выраженное модифицирование макрострук-
туры  слитков,  которое  традиционно  связывают  
с  влиянием  первичных  частиц  на  процесс  кри-
сталлизации слитка (см. [18, 23]). Первичные ча-
стицы при кристаллизации могут тормозить рост 
кристаллитов  или  служить  дополнительными  
центрами кристаллизации. Наличие первичных 
частиц в структуре литых сплавов подтверждают 
результаты  электронно-микроскопических  ис-
следований (рис. 3).

Энергодисперсионный  микроанализ  пока-
зал, что в состав выделившихся частиц входит Al 
и Zr (рис. 3), поэтому частицы могут быть опре-
делены как Al3Zr.

Отклонение соотношения Al : Zr от стехиоме-
трического правила Al3Zr обусловлено, в первую 
очередь, большой областью возбуждения в точ-
ке падения электронного пучка, размер которой 
превышает  диаметр  анализируемой  частицы.  
С  увеличением  содержания  Zr  объемная  доля  
первичных частиц возрастает,  а  их  морфология 
изменяется.  В  сплаве  Al–0.25%Zr  обнаружены  
частицы  сферической  формы,  размер  которых  
составляет несколько микрон (рис.  3а).  В спла-
вах  с  0.3  и  0.35%Zr  присутствуют частицы сфе-
рической  и  вытянутой  формы,  длина  которых  
достигает 30 мкм (рис. 3б, в). Наиболее крупные 
первичные частицы располагаются по границам 
зерен.  В  сплаве  Al–0.4%Zr  частицы  образуют  
скопления размером до 100 мкм (рис. 3г). 

В  табл.  1  приведены усредненные по объему 
слитка значения микротвердости и УЭС сплавов 
в исходном состоянии. 

Таблица 1. Микротвердость (HV) и УЭС (r) сплавов в 
исходном состоянии 

Сплав HV, МПа
ρ, мкОм·см

Измерение Расчет
Al–0.25%Zr 214 ± 4 3.15 ± 0.01 3.11
Al–0.3%Zr 215 ± 5 3.23 ± 0.02 3.20

Al–0.35%Zr 212 ± 4 3.30 ± 0.01 3.29
Al–0.4%Zr 215 ± 5 3.35 ± 0.01 3.38

Рис.  3.  Анализ  состава  первичных  частиц  в  литых  
сплавах  Al–0.25%Zr  (а),  Al–0.3%Zr  (б),  Al–0.35%Zr  
(в), Al–0.4%Zr (г). Состав частиц указан в вес.%. РЭМ.
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УЭС  сплавов  с  0.25–0.35%Zr  в  различных  
участках слитков почти не отличается – значения 
перекрываются  доверительными  интервалами.  
Таким  образом,  изготовленные  слитки  сплавов  
Al–(0.25–0.35)%Zr  обладают  высоким  уровнем  
химической  однородности.  В  верхней  части  
слитка Al–0.4Zr зафиксировано снижение УЭС, 
что  свидетельствует  об  определенной  неравно-
мерности распределения Zr в объеме слитка.

В слитках с 0.25–0.35%Zr наблюдается незна-
чительная неоднородность распределения твер-
дости,  которая  обусловлена  неравномерностью  
зеренной  макроструктуры  сплавов  в  попереч-
ном и продольном сечении слитка (рис. 2).

С повышением содержания циркония от 0.25 
до 0.4% наблюдается возрастание УЭС от 3.15 до 
3.35 мкОм·см; твердость сплава практически не 
изменяется и составляет ~215 МПа.

Для исследования термической стабильности 
твердого раствора Al–Zr проводили отжиги ли-
тых образцов при температуре 500°С. На рис. 4 
приведены зависимости HV  и УЭС литых спла-
вов от времени отжига при температуре 500°С.

Анализ  представленных  на  рис.  4  графиков  
r(t) показывает, что в процессе отжига наблюда-
ется уменьшение УЭС всех исследованных спла-
вов. Величина УЭС сплавов Al–Zr при увеличе-
нии  времени  отжига  стремится  к  УЭС  чистого  
алюминия (~2.7 мкОм∙см), но даже после отжи-
га длительностью 353 ч оказывается больше этой 

величины (на  ~0.15  мкОм∙см).  Полученный ре-
зультат свидетельствует о том, что значения УЭС 
сплавов после длительной выдержки при 500°С 
занимают промежуточное положение между зна-
чениями УЭС, соответствующими равновесной 
концентрации Zr в твердом растворе при данной 
температуре отжига, и значениями, соответству-
ющими полному распаду твердого раствора Al–
Zr. Максимальное изменение УЭС наблюдается 
для  сплава  Al–0.4%Zr  (Dr  ~  0.5  мкОм∙см).  Ин-
тересно  отметить,  что  твердость  литых  сплавов  
в процессе отжига изменяется слабо; увеличение 
HV  составляет  5–20  %,  наименьшее  изменение  
наблюдается для сплава Al–0.4%Zr.

Структура и свойства проволоки
В  табл.  2  приведены  результаты  измерения  

УЭС,  пределов  прочности  и  микротвердости  
проволок, изготовленных из сплавов Al–Zr в ис-
ходном состоянии (после волочения). 

Таблица 2. УЭС (ρ), предел прочности (σв), микротвер-
дость (HV) и относительное удлинение до разрушения 
проволок в исходном состоянии

Сплав ρ, мкОм·см σв, МПа δ, % HV, МПа
Al–0.25Zr 3.12 ± 0.02 197 ± 22 0.4 ± 0.1 460 ± 5
Al–0.3Zr 3.27 ± 0.05 203 ± 12 0.3 ± 0.1 473 ± 5

Al–0.35Zr 3.30 ± 0.03 210 ± 17 0.2 ± 0.1 464 ± 3
Al–0.40Zr 3.37 ± 0.03 226 ± 9 0.5 ± 0.2 456 ± 5

Рис.  4.  Зависимость  твердости (сплошные линии)  и  УЭС (пунктирные линии)  литых сплавов Al–Zr  от  вре-
мени отжига при 500°С: треугольные маркеры – сплав Al–0.25%Zr, ромбовидные – Al–0.3%Zr, квадратные –  
Al–0.35%Zr, круглые – Al–0.4%Zr.
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Диаграммы  растяжения  s(e)  неотожженных  
проволок имеют очень малую стадию равномерно-
го пластического течения (рис. 5). Такой вид кри-
вых s(e)  типичен  для  сильнодеформированных  
материалов. Увеличение содержания Zr приводит 
к  незначительному  повышению  предела  прочно-
сти  проволок  (табл.  2).  Несмотря  на  малые  зна-
чения относительного удлинения до разрушения, 
изломы образцов имеют вязкий характер (рис. 6). 

УЭС  проволок  после  волочения  в  пределах  
погрешностей  совпадает  с  УЭС  литых  сплавов  
(табл.  1,  2).  Этот  результат  свидетельствует  о  
том, что вклад дислокаций и границ зерен в УЭС 
алюминия сопоставим с погрешностью измере-
ния УЭС и мал по сравнению со вкладом атомов 
Zr в УЭС алюминия. 

Для  исследования  термостойкости  изготов-
ленной  проволоки  проводились  1-часовые  от-
жиги,  моделирующие  различные  режимы  экс-
плуатации алюминиевых проволок. В частности, 
в соответствии с ГОСТ Р МЭК 62004-2014, 1-ча-
совые отжиги при 230, 280 и 400°С моделируют 
эксплуатацию  алюминиевой  проволоки  в  тече-
ние 400 ч при 180, 240 и 310°С, соответственно, 
или  эксплуатацию  в  течение  350  400  ч  при  150,  
210 и 230°С соответственно.

В  табл.  3  приведены  результаты  измере-
ния  УЭС,  пределов  прочности  и  микротвер-
дости  проволок  после  различных  отжигов  по  
ГОСТ Р МЭК 62004-2014.

Кривые  растяжения  для  двух  сплавов  пред-
ставлены  на  рис.  5.  На  диаграммах  s(e)  после  

Рис.  5.  Диаграммы растяжения проволоки из сплавов Al–
0.25%Zr (а) и Al–0.4%Zr (б) в исходном состоянии и после 
термообработки.

Рис.  6.  Фрактографический анализ  изломов проволок из  сплава  Al–0.4Zr  в  состоянии после  волочения (а,  б)  и  после  
1‑часового отжига при 280°С (в, г) и проволоки из сплава Al–0.3Zr после 1-часового отжига при 280°С. РЭМ.
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отжига появляется явно выраженная стадия 
устойчивого пластического течения; удлинение 
до разрушения проволок заметно повышается. 
Изломы отожженных образцов имеют вязкий 
характер (рис. 6), но следует отметить, что при 
испытаниях на растяжение также наблюдается 
преждевременное разрушение отожженного ма-
териала, которое, вероятно, связано с накопле-
нием дефектов на крупных первичных частицах 
(см. рис. 3). Преждевременное разрушение явля-
ется причиной большого разброса значений уд-
линения до разрушения (табл. 3). В случае отсут-
ствия крупных первичных частиц отожженные 
сплавы Al–0.4Zr демонстрируют более высокую 
воспроизводимость результатов механических 
испытаний на растяжение [24]. При испытании 
на термостойкость наблюдается снижение УЭС 
(табл. 3), которое обусловлено процессом старе-
ния и уменьшением концентрации циркония в 
твердом растворе. Снижение предела прочности 
проволок связано с протеканием процессов ре-
кристаллизации и роста зерен, что подтвержда-
ется фотографиями микроструктуры торцов 
проводов (рис. 7).

ГОСТ Р МЭК 62004-2014 устанавливает к 
алюминиевым проводам требование по мини-
мальному пределу прочности после длительной 
эксплуатации (sв ≥ 143–223 МПа). Современ-
ными разработчиками выдвигаются следующие 
требования к свойствам проволок после дли-
тельной эксплуатации при температуре 200°С – 
минимальный предел прочности должен быть 
не менее 160 МПа, относительное удлинение 
до разрушения не менее  8%. Анализ представ-
ленных в табл. 3 результатов показывает, что все 
проволоки выдержали испытания на термостой-
кость при температурах 230 и 280°С, которые 
моделировали длительную (350 400 ч) эксплуа-
тацию при 150 и 210°С соответственно. 

1‑часовой отжиг при температуре 400°С 
приводит к снижению предела прочности ни-
же допустимых значений (143–223 МПа). По-
лученный результат означает, что проволоки из 
сплавов Al–Zr не рекомендуется длительно экс-
плуатировать при температурах более 210°С.

Литые сплавы
Проанализируем результаты исследований 

УЭС литых сплавов Al–Zr. Экспериментальные 
значения УЭС сплавов сопоставлялись с теоре-
тическими значениями (rth), рассчитанными в 
соответствии с правилом аддитивности [25, 26]:
	 r r rth Al Zr Zr= +D X ,	 (1)
где ρAl = 2.7 мкОм∙см – УЭС чистого алюми-
ния; XZr – содержание Zr в сплаве (в ат. %); 
ΔρZr = 5.85 мкОм·см/ат.% – изменение УЭС при 
увеличении концентрации Zr на 1 ат.% [25]. 

Уменьшение УЭС при отжиге обусловлено 
распадом твердого раствора и выделением вто-
ричных частиц Al3Zr (см. [8, 25, 26]). Анализ ки-
нетики распада твердого раствора при отжиге 
может быть проведен с использованием урав-
нения Джонсона–Мела–Аврами–Колмогорова 
[26–29]:
	 f f tv v

n
= − −( )( )



0 1 exp / t ,	 (2)

где fv0 – максимально возможная объемная доля 
частиц Al3Zr, n – коэффициент скорости распа-
да, зависящий от механизма выделения частиц, 
t – время отжига, τ – характерное время диффу-
зионного процесса:
	 t t= ( )0 1exp /Q kT ,	 (3)
где τ0 – предэкспоненциальный множитель, 
Q1 – энергия активации процесса выделения ча-
стиц второй фазы, Т – температура отжига (в K) 
[28, 29].

Таблица 3. УЭС (ρ), предел прочности (σв) и микротвердость (HV) проволок после термообработки по 
ГОСТ Р МЭК 62004-2014

Сплав Режим отжига ρ, мкОм·см σв, МПа δ, % HV, МПа

Al–0.25%Zr
230°C, 1 ч 3.09 ± 0.06 181 ± 26 0.4 ± 0.3 465 ± 7
280°C, 1 ч 3.05 ± 0.09 138 ± 20 0.8 ± 0.3 453 ± 2
400°C, 1 ч 2.99 ± 0.02 98 ± 14 14.7 ± 3.2 284 ± 7

Al–0.3%Zr
230°C, 1 ч 3.21 ± 0.13 178 ± 12 0.9 ± 0.3 473 ± 4
280°C, 1 ч 3.13 ± 0.13 138 ± 13 1.1 ± 0.4 435 ± 4
400°C, 1 ч 3.10 ± 0.04 111 ± 26 13.9 ± 8.6 339 ± 2

Al–0.35%Zr
230°C, 1 ч 3.23 ± 0.08 182 ± 3 0.7 ± 0.2 481 ± 4
280°C, 1 ч 3.20 ± 0.09 158 ± 5 0.9 ± 0.1 458 ± 3
400°C, 1 ч 3.09 ± 0.04 112 ± 22 10.7 ± 5.8 358 ± 3

Al–0.4%Zr
230°C, 1 ч 3.32 ± 0.08 213 ± 22 0.4 ± 0.2 486 ± 7
280°C, 1 ч 3.19 ± 0.05 154 ± 7 1.3 ± 0.8 461 ± 5
400°C, 1 ч 3.08 ± 0.02 118 ± 30 15.0 ± 1.4 369 ± 5
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Связь объемной доли выделившихся частиц с 
изменением  УЭС  Δρ(t,T)  может  быть  представ-
лена в виде:
	 f t T Cv = Dr( , ) / , 	(4)
где  С  – константа,  зависящая от типа легирую-
щих элементов и выделяющихся частиц [25, 29]. 

Величина  коэффициента  n  в  уравнении  (2)  
зависит от механизма диффузии, контролирую-
щего интенсивность процесса выделения частиц 
второй фазы [27–29]. В случае выделения частиц 
в  объеме  зерен  –  n  =  1.5,  по  границам  зерен  –  
n = 0.75–1, а в случае выделения частиц по ядрам 
решеточных дислокаций n = 0.25–0.75 [28, 29]. 

Из  рис.  8  видно,  что  зависимости   
ln(–ln(1–Dr(t)/Drmax))  –  ln(t)  с  хорошей  точно-
стью  могут  быть  аппроксимированы  прямыми  
линиями  (коэффициент  достоверности  линей-
ной аппроксимации R2 > 0.9).

Это свидетельствует  о  корректности исполь-
зуемого  подхода  для  оценки  механизма  распа-
да твердого раствора в сплавах Al–Zr. Значения 
коэффициентов n приведены  на  рис.  8.  Анализ  
результатов показывает, что при увеличении со-
держания Zr от 0.25 до 0.4% наблюдается умень-
шение n от 0.42 до 0.24. 

При интерполяции зависимостей УЭС от вре-
мени в координатах ln(–ln(1–Dr(t)/Drmax)) – ln(t) 
величина  свободного  коэффициента  прямой  
линии на рис. 8 равна n∙lnt (см. уравнение (2) и 
[26]).  Величина характерного времени t  в  соот-
ветствии с уравнением (3) зависит, в первую оче-
редь, от эффективной энергии активации распа-
да твердого раствора Q1. Из рис. 8 видно, что при 
увеличении содержания Zr величина свободного 
члена линейной функции уменьшается в ~2 раза 
(от  1.77  до  0.88–0.95).  Поскольку  величина  ко-
эффициента n при увеличении концентрации Zr 
от  0.25  до  0.4%  уменьшается  в  ~1.6  раза  (от  0.4  
до 0.24), то можно сделать вывод, что в сплавах с 
повышенным содержанием циркония наблюда-
ется снижение энергии активации распада Q1 на 
~10–20% (при t0 = const).

Как  было  показано  выше,  значения  коэф-
фициента n  =  0.25–0.75  характерны  для  случая  
выделения частиц по ядрам решеточных дисло-
каций (см. [29]). Следует отметить, что в случае 
крупнозернистых  сплавов  с  малой  плотностью  
дефектов  (дислокаций)  и  малой  протяженно-
стью границ зерен сложно ожидать  реализации 
гетерогенного  выделения  вторичных  частиц.  
Подчеркнем  также,  что  поскольку  длительный  
отжиг  происходит  при  температуре  500°С,  то  
имеющиеся  в  материале  дефекты  кристаллиза-
ционного  происхождения  (дислокации,  вакан-
сии) также должны достаточно быстро исчезать. 

Рис.  7.  Микроструктура  проволоки  из  сплава   
Al-0.4%Zr  в  состоянии  после  волочения  (а)  и  по-
сле  часовых  отжигов  при  температурах  230°С  (б),  
280°С (в), 400°С (г). Металлография.
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В связи с этим можно предположить, что низкие 
значения коэффициента n обусловлены влияни-
ем  крупных  первичных  частиц,  образующихся  
при кристаллизации сплава. В случае отсутствия 
первичных  частиц,  энергия,  затрачиваемая  на  
образование при отжиге вторичных частиц, рас-
ходуется,  в  том  числе,  на  образование  межфаз-
ной  границы.  В  случае  образования  большой  
объемной доли наночастиц Al3Zr (см., например, 
[30])  расход  энергии  на  образование  межфаз-
ной  границы  может  быть  достаточно  большим.  
В связи с этим выделяющимся при отжиге дис-
персным  частицам  энергетически  более  выгод-
но присоединяться к крупным интерметаллидам 
кристаллизационного происхождения. Это при-
водит  к  снижению  энергии,  необходимой  для  
образования вторичной частицы. В пользу дан-
ного  предположения  косвенно  свидетельству-
ет  наблюдаемое  в  эксперименте  уменьшение  
энергии активации Q1, а также малое изменение 
твердости при отжиге (см. рис. 4).

Мелкозернистая проволока
По результатам исследований была построена 

диаграмма “УЭС – предел прочности” (рис.  9).  
Из  табл.  3  и  рис.  9  видно,  что  при  нагревании  
мелкозернистой  проволоки  из  сплавов  Al–Zr  
наблюдается  одновременное  снижение  УЭС  и  
предела прочности. Отметим, что с повышением 
содержания циркония в сплаве уменьшение УЭС 

(Dr) проволоки возрастает. После отжига 400°С, 
1 ч УЭС проволоки с 0.25, 0.3, 0.35 и 0.4%Zr сни-
жается на Dr = 0.13, 0.17, 0.21 и 0.29 мкОм∙см, со-
ответственно (см. табл. 2, 3).

Изменение  УЭС  при  отжиге  превышает  
вклад  дефектов  (дислокаций,  границ  зерен)  
в  УЭС  металла,  который  обычно  составляет  
~ 0.05 мкОм∙см [25, 26]. В соответствии с урав-
нениями (1)  и (4)  это означает,  что при отжиге 
проволоки  с  повышенным  содержанием  цир-
кония  наблюдается  увеличение  объемной  доли  
выделяющихся частиц Al3Zr. Известно, что вы-
деление  частиц  Al3Zr  в  материале  со  стабиль-
ным  размером  зерна  приводит  к  повышению  
предела  прочности  [9,  13].  Отметим  также,  что  
величина  изменения  предела  прочности  (Dσв) 
при этом остается постоянной ~ 90–110 МПа и 
практически  не  зависит  от  содержания  цирко-
ния  (разброс  значений  σв  при  испытаниях  на  
растяжение  оказывается  больше  возможного  
влияния концентрации Zr на предел прочности 
отожженной проволоки). Снижение прочности 
при  отжиге  сильнодеформированных  сплавов  
обычно связывают с началом процессов рекри-
сталлизации [31]. 

Таким образом, анализ полученных результа-
тов показывает, что выделяющиеся частицы Al3Zr 
не  позволяют  стабилизировать  неравновесную  
мелкозернистую структуру алюминиевой прово-
локи. По нашему мнению, есть две причины, ко-

Рис. 8. Зависимость изменения УЭС от времени отжига при 500°С сплавов Al–Zr в двойных логарифми-
ческих координатах ln(–ln(1–Dr(t)/Drmax)) – ln(t).
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торые  не  позволяют  обеспечить  более  высокий  
уровень термостойкости мелкозернистой струк-
туры  проволоки  из  сплавов  Al–Zr.  Во‑первых,  
частицы  Al3Zr  начинают  интенсивно  выделять-
ся при температурах, превышающих температу-
ру  начала  рекристаллизации  сплавов  Al–(0.2–
0.4%)Zr,  которая  обычно  близка  к  300–350°С 
(см., напр., [18]). Вторым фактором может быть 
малая объемная доля выделяющихся вторичных 
частиц  Al3Zr,  поскольку  наблюдаемое  измене-
ние УЭС связано с уменьшением концентрации 
Zr в твердом растворе за счет роста крупных пер-
вичных частиц Al3Zr, образовавшихся на стадии 
кристаллизации (см. анализ результатов для ли-
тых сплавов Al–Zr).

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
1. 	Методом  индукционного  литья  изготов-

лены  образцы  алюминиевых  сплавов  с  0.25–
0.4  вес.%Zr.  При  повышении  содержания  Zr  в  
литых сплавах наблюдается уменьшение разме-
ра  зерна  и  увеличение  доли  равноосных  зерен,  
что связано с выделением первичных частиц при 
литье,  которые  служат  дополнительными  цен-
трами  кристаллизации,  а  также  тормозят  рост  
зерен.  С повышением содержания Zr  объемная 
доля  и  размер  первичных  частиц  в  сплаве  уве-
личивается.  Повышение  содержания  Zr  меняет  
морфологию  первичных  частиц  –  от  сфериче-
ской к вытянутой пластинчато-игольчатой фор-
ме.  В  сплаве  с  0.4  вес.%  Zr  первичные  частицы  
образуют крупные (до 100 мкм) скопления.

2. 	При  отжиге  литых  сплавов  наблюдается  
снижение удельного электросопротивления  из-

за распада твердого раствора и небольшое повы-
шение микротвердости (до 230–250 МПа) из‑за 
выделения вторичных мелкодисперсных частиц 
Al3Zr.  С  использованием  уравнения  Джонсо-
на–Мела–Аврами–Колмогорова  определены  
коэффициенты  интенсивности  распада  твердо-
го раствора в исследуемых сплавах. Коэффици-
ент скорости распада n в уравнении Джонсона–
Мела–Аврами–Колмогорова  имеет  аномально  
низкие значения (0.24–0.4) и понижается с уве-
личением содержания Zr в сплаве. Вероятно, это 
связано  с  образованием  первичных  частиц  при  
кристаллизации сплава, которые ускоряют про-
цесс выделения вторичных частиц Al3Zr при ста-
рении сплавов. Выделяющиеся в процессе отжи-
гов  дисперсные  частицы  могут  присоединяться  
к  крупным  первичным  частицам,  затрачивая  
меньше энергии на образование межфазной гра-
ницы с кристаллической решеткой алюминия.

3. 	Методом  ротационной  ковки  и  холодной  
вытяжки изготовлены образцы тонких проволок 
из алюминиевых сплавов с различным содержа-
нием  циркония.  Проволоки  в  исходном  состо-
янии  имеют  предел  прочности  более  200  МПа.  
Проволоки  выдержали  испытания  на  термо-
стойкость по ГОСТ Р МЭК 62004-2014 при тем-
пературах  230  и  280°С,  которые  моделировали  
длительную (350 400 ч) эксплуатацию при 150 и 
210°С соответственно.

Работа выполнена при поддержке Российско-
го научного фонда (грант № 20‑19-00672).

Авторы  благодарят  Д.Н.  Коткова  (ННГУ)  за  
проведение работ по ротационной ковке алюми-
ниевых сплавов.

Рис.  9.  Диаграмма “удельное  электросопротивление  – предел  прочности” для  сплавов  
Al–Zr.
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THERMAL STABILITY OF MICROSTRUCTURE AND PROPERTIES  
OF INGOTS AND FINE WIRES FROM Al–Zr ALLOYS
A. V. Komelkov1,  A. V. Nokhrin1, *,  A. A. Bobrov1, and A. N. Sysoev1
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The process of precipitation of Al3Zr particles in cast Al–(0.25–0.4) wt % Zr alloys manufactured by the 
induction casting method is studied. The effect of zirconium concentration on the microstructural pa-
rameters, hardness, and specific electrical resistance (SER) of cast alloys is investigated. The dependences 
of hardness and SER on the time of cast alloys annealing at 500°C are plotted. The parameters of the 
Johnson–Mehl–Avrami–Kolmogorov equation for alloys with different Zr content are determined. The 
optimal regimes of cast ingot aging are found. Fine wires with ∅ 0.3 mm are manufactured by the drawing 
method; their strength, SER, and hardness are studied in the initial state and after heat treatment. The tests 
of thermal stability of wires are carried out according to the state standard GOST R MEK 62004–2014.
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