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Распределение намагниченности в монокристаллах кремнистого железа после закалки из парамагнит-
ного состояния и после отжига в ферромагнитном состоянии определено методом мёссбауэровской 
спектроскопии. Образцы, содержащие 5, 6 и 8 ат.% кремния, имели кубическую ({100}<001>) и госсов-
скую ({011}<100>) ориентации кристаллографических осей. Предложен оригинальный способ вычис-
ления относительных долей намагниченности, ориентированной вдоль осей легкого намагничивания, 
в том числе в плоскости монокристаллического образца или под углом к этой плоскости. Использо-
ваны параметры, полученные в результате их дискретной аппроксимации мёссбауэровских спектров. 
Показано, что после закалки из парамагнитного состояния намагниченность ориентируется примерно 
равновероятно вдоль трех осей <100>, а после ферромагнитного отжига она перераспределяется вдоль 
направлений <100>, лежащих в плоскости образца.

Ключевые слова: железокремнистые сплавы, монокристаллы, эффект Мёссбауэра, распределение на-
магниченности, оси легкого намагничивания

DOI: 10.31857/S0015323024080011 EDN: JXAZTU

ВВЕДЕНИЕ
Железокремнистые сплавы с высоким содер-

жанием железа являются базовыми для полу-
чения электротехнических сталей. Для кри-
сталлических магнитомягких сплавов железа 
с  кремнием характерна магнитокристалличе-
ская анизотропия. В  кристаллах железа и  маг-
нитомягких сплавов железо–кремний имеются 
оси легкого намагничивания (ОЛН), которые 
совпадают с  кристаллографическими осями 
тетрагонального типа <100>, вдоль которых 
работа намагничивания образца до насыще-
ния, производимая внешним магнитным полем, 
минимальна. Если внешнее поле на образец не 
действует, то намагниченность в отдельных об-
ластях  – доменах (размером порядка 10–2 см3) 
направлена вдоль одной из ОЛН (спонтанная 
намагниченность). Домены разделены домен-
ными стенками, толщина который оценивается 
в пределах 10‒100 нм.

В отличие от чистого железа, в  его сплавах 
замещения (например, с кремнием или алюми-
нием) имеет место наведенная магнитная анизо-
тропия, которая формируется за счет диффузии 
примесных атомов при повышенных темпера-

турах в  ферромагнитном состоянии [1]. Наве-
денная при термической обработке магнитная 
анизотропия накладывается на кристаллогра-
фическую анизотропию и  существенно меняет 
характер зависимости магнитных свойств от на-
правления в кристалле. Для объяснения эффек-
та наведения магнитной анизотропии в твердых 
растворах замещения в результате термомагнит-
ной обработки около пятидесяти лет назад была 
предложена гипотеза о  направленном упорядо-
чении примесных атомов [2–4]. Предполагалось 
(Неель [2], Танигучи и Ямомото [3]), что анизо-
тропия локальных свойств в  твердых растворах 
замещения с  кубической решеткой может быть 
обусловлена одноосными дефектами, пред-
ставляющими собой пары однотипных атомов 
(например, Si–Si), преимущественно ориенти-
рованные вдоль одного из кристаллографиче-
ских направлений <100> [4]. При температурах, 
достаточных для протекания диффузии, но ниже 
точки Кюри (TC) пары атомов будут занимать 
позиции в решетке, обеспечивающие минималь-
ный угол между осью пары и вектором намагни-
ченности образца. Направленное упорядочение 
после охлаждения до комнатной температуры 
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будет «заморожено» ввиду низкой диффузион-
ной подвижности атомов. Возникнет одноосная 
анизотропия, ось которой совпадает с  направ-
лением внешнего магнитного поля, действо-
вавшего при отжиге. Гипотеза Нееля блестяще 
объяснила возникновение и  температурную 
стабильность наведенной магнитной анизо-
тропии. Кроме того, она имела ряд следствий, 
которые неоднократно подтверждены экспери-
ментально. Например, то, что парное упорядо-
чение отсутствует в  чистых металлах и  сплавах 
с изотропным дальним порядком, а также то, что 
температура обработки должна быть ниже ТС, но 
достаточной для диффузии атомов. Быстрая за-
калка от температуры выше ТС или отжиг во вра-
щающемся магнитном поле должны подавлять 
направленное упорядочение [4].

Наведенную магнитную анизотропию (НМА) 
можно формировать, менять ее тип, степень ост-
роты в процессе отжига, например, в магнитном 
поле. При отжиге и охлаждении кристалла фер-
ромагнитного сплава в  постоянном магнитном 
поле, приложенном вдоль одной из ОЛН, в нем 
можно получить направление наилегчайшего 
перемагничивания. Вдоль этого направления 
перемагничивание облегчается, магнитомягкие 
свойства улучшаются, в  поперечных направле-
ниях перемагничивание затрудняется. В  сплаве 
формируется полосовая доменная структура: 
магнитные домены вытягиваются (выстраива-
ются) вдоль оси наилегчайшего перемагничива-
ния.

Атомная структура и свойства магнитомягких 
сплавов на основе железа интенсивно исследо-
вали на протяжении многих лет [5–17]. Однако 
не было экспериментальных работ, которые 
подтверждали или опровергали теорию направ-
ленного упорядочения. Поэтому прямые струк-
турные исследования с  целью подтвердить или 
опровергнуть существование одноосных анизо-
тропных дефектов в ОЦК-монокристаллах маг-
нитомягкого сплава железо–кремний, имеющих 
в  результате обработки наведенную магнитную 
анизотропию, были актуальными [18]. Результа-
ты таких исследований, выполненных методами 
рентгеновской дифракции и  мёссбауэровской 
спектроскопии на монокристаллических образ-
цах сплавов железа с  кремнием, опубликованы 
в работах [19–26].

Методом рентгеновской дифракции было об-
наружено ближнее упорядочение атомов в виде 
кластеров B2-фазы, состоящих из двух состы-
кованных гранями B2-ячеек (структура CsCl), 

окруженных растянутыми ячейками α-желе-
за [19–23]. С помощью дискретной аппроксима-
ции мёссбауэровских спектров сплавов несколь-
кими секстетами было показано [25,  26], что 
в  ближайшем окружении части атомов железа 
имеются пары атомов кремния, оси которых 
направлены вдоль одной из осей <100>. Атомы 
пары являются вторыми ближайшими соседями, 
что соответствует ближнему порядку B2-типа. 
Было установлено, что доля атомов кремния, 
образующих B2-пары, увеличивается от ~ 2/3 
при 5 ат.% до ~ 9/10 при 8 ат.% кремния [26]. 
Локальное упорядочение В2-типа формируется 
при высоких температурах и сохраняется после 
охлаждения, при отжиге в  ферромагнитном 
состоянии сплава, содержащего 8 ат.% Si, по-
являются области D03-фазы [27]. Они увеличи-
ваются в размерах и объемной доле при отжиге 
и  при увеличении концентрации кремния до 
10 ат.% [24].

С помощью прямых методов наблюдения до-
менных структур установлено [28], что в  моно-
кристаллических образцах с  «госсовской» ори-
ентацией (GO  – Goss orientation, {011}<100>) 
кристаллических осей намагниченность пре-
имущественно направлена вдоль одной лег-
кой оси  <100>, лежащей в  плоскости образца. 
Наблюдается полосовая доменная структура, 
параллельная этой оси, разделяемая 180-гра-
дусными границами. В  образцах с  кубической 
текстурой (CO – cubic orientation, {100}<001> – 
две оси <100> лежат в плоскости диска образца) 
домены примерно в  равном количестве ориен-
тированы взаимно-перпендикулярно вдоль лег-
ких осей и разделены между собой 180- и 90-гра-
дусными границами. Эффект «формы образца» 
приводит к  тому, что намагниченность в  боль-
шей своей доле лежит в плоскости образца и вра-
щается в тонких доменных границах, имеющих 
весьма незначительную долю в  объеме. Откло-
нения от плоскости или ориентация намагни-
ченности вдоль других осей имеют место в замы-
кающих доменах.

Параметры мессбауэровских подспектров 
содержат информацию об ориентации намаг-
ниченности относительно направления распро-
странения γ-лучей. Поэтому для монокристал-
лических образцов Fe–Si-сплава дополнительно 
к результатам анализа ближнего порядка в рас-
положении атомов предполагается установить, 
какая доля намагниченности ориентируется 
преимущественно вдоль ОЛН, лежащих в  пло-
скости образца, и  как на нее влияют условия 
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предварительных термических обработок. Пред-
полагается выделить отношение относитель-
ных площадей линий секстета A2/A1 (или A5/A6). 
Рассчитать распределение намагниченности 
в  направлении ОЛН <100> в  монокристалли-
ческих образцах сплавов и  объяснить получен-
ные результаты в соответствии с современными 
представлениями о  формировании структуры 
и свойств железокремнистых сплавов.

ОБРАЗЦЫ И МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА
В настоящем исследовании объектами слу-

жили монокристаллические образцы сплавов 
α-FeSi (CSi = 0.05, 0.06 и 0.08), которые исполь-
зовали для проведения рентгеноструктурного 
анализа [19, 20, 23, 24, 27] и мёссбауэровских ис-
следований ближнего порядка в  расположении 
атомов кремния в решетке α-Fe [25, 26]. Моно-
кристаллические образцы в виде тонких дисков 
(толщина 0.3 мм, диаметр 8–9 мм) с CO-плоско-
сти (100) вырезали из монолитных кристаллов 
(5 и 8 ат.% Si), выращенных по методу Бриджме-
на, а образцы (толщина 0.35 мм, диаметр 10 мм) 
с GO-плоскости (110) вырезали из зерен рекри-
сталлизации листовой промышленной стали 
(6 ат.% Si). Для рафинирования и снятия напря-
жений все образцы проходили отжиг в  вакууме 
5×10−6 мм рт. ст. при температуре 1050°C в тече-
ние 6 ч, после которого содержание углерода не 
превышало 0.005 вес.% [30].

Затем монокристаллические образцы FeSi-
сплавов были подвергнуты термическим обра-
боткам табл. 1. Три образца с  разным содер-
жанием кремния закаливали в  воду после 
10-минутной выдержки в  парамагнитном со-
стоянии при температуре 850°C (Tan > TC) со ско-
ростью охлаждения около 400°C/с. Два образца: 
один с GO и 6 ат.% Si и один с CO и 8 ат.% Si 
отжигали в течение часа в ферромагнитном со-
стоянии при температуре 450°C (Tan < TC), после 
чего медленно охлаждали в печи.

После термических обработок толщину об-
разцов уменьшали механической и химической 
полировкой до оптимальной для мёссбауэров-
ских исследований. Мёссбауэровские спектры 
измерены на спектрометре ЯГРС-4М в  режиме 
постоянных скоростей. Источником служил 
57Co в матрице Cr. Количество каналов на спектр 
составляло 512.

Спектры всех образцов были приведены ра-
нее в  работах [25, 26], для полноты изложения 
здесь на рис.1 показаны спектры двух монокри-
сталлических образцов с «госсовской» ориента-
цией плоскости (GO), содержащих 6 ат.% Si.

Для получения информации о  сверхтон-
ких взаимодействиях на ядрах 57Fe проведена 
обработка экспериментальных спектров супер-
позицией подспектров (компонент спектра) 
с  помощью программы SPECTR, входящей 
в программный пакет MSTOOLS [46]. В качестве 
варьируемых параметров выступали: изомерный 
и  квадрупольный сдвиги, сверхтонкое магнит-
ное поле, ширина линии поглощения, относи-
тельные площади подспектров. Предполагали 
равенство вероятностей эффекта Мёссбауэра 
для всех ядер 57Fe в различных неэквивалентных 
позициях (окружениях), однородность ближне-
го порядка в  расположении атомов, отсутствие 
корреляции БП с магнитной текстурой.

Таблица 1. Содержание кремния, ориентация и терми-
ческие обработки исследованных монокристалличе-
ских образцов сплавов железо–кремний
Содержание 

Si, ат.%
Ориентация 

образца Термическая обработка

6 {011}<100> закалка от 850°C
6 {011}<100> отжиг при 450°C
5 {100}<100> закалка от 850°C
8 {100}<100> закалка от 850°C
8 {100}<100> отжиг при 450°C

Рис. 1. Мёссбауэровские спектры и их разложение на под-
спектры закаленного (1) и отожженного (2) монокристал-
лических образцов сплава железо–кремний, содержащих 
6 ат.% кремния.
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Результаты математической обработки спек-
тров были представлены в виде гистограмм рас-
пределения относительных площадей отдельных 
подспектров по сверхтонким полям [25, 26]. Ин-
терпретация результатов обосновывается дан-
ными о зависимости СТП от количества атомов 
кремния в  ближайших координационных сфе-
рах атома железа [31, 32].

РЕЗУЛЬТАТЫ ЭКСПЕРИМЕНТА
Спектры образцов сплавов Fe–Si и  опреде-

ленные из них параметры ближнего порядка 
в  виде вероятностей определенных конфигура-
ций из атомов кремния в  первых координаци-
онных сферах атома железа приведены в работах 
[25, 26]. На рис. 1 показаны спектры двух моно-
кристаллических образцов, содержащих 6 ат.% Si 
(см. табл. 1). Оказалось, что для ближнего поряд-
ка во всех сплавах характерна довольно большая 
доля координации 6:2, которая соответствует 
двум атомам кремния в  первой координацион-
ной сфере атома железа. Пару Si–Si составляют 
атомы кремния, расположенные по ребру ОЦК-
ячейки, вдоль ОЛН <100> и  являющиеся вто-
рыми ближайшими соседями, что соответствует 
ближнему порядку B2-типа.

Перестройка ориентации пар Si–Si не про-
исходит спонтанно, требует термической акти-
вации и  развивается постепенно в  процессе 
отжига в  ферромагнитном состоянии. После 
термической обработки в  монокристаллах же-
лезокремнистых сплавов обнаружена анизотро-
пия пространственного распределения областей 
с  локальным упорядочением B2-типа [22]. За 
счет преимущественной ориентации B2-кла-
стеров протяженность областей B2-фазы вдоль 
оси НМА больше, а в поперечном направлении 
меньше, что является прямым доказательством 
направленного упорядочения пар атомов крем-
ния в Fe–Si-сплавах, объясняющее возникнове-
ние и  стабильность одноосной магнитной ани-
зотропии [27].

Для анализа распределения намагниченности 
в образцах сплавов в виде отношений A2/A1 и A5/A6 
имеет значение угловая зависимость интенсив-
ности ядерных переходов. Так, если θ представ-
ляет собой угол между направлением потока 
гамма-квантов и  направлением магнитного 
поля, то различным переходам соответствуют 
следующие угловые зависимости интенсивно-
стей – площадей под соответствующими пиками 
[33]: для крайних линий A1 = A6 = ¾ (1 + cos2θ); 
для средних линий A2 = A5 = sin2θ и для внутрен-

них линий A3 = A4 = ¼ (1 + cos2θ). Независимо от 
величины угла θ отношения внутренних и край-
них линий (A3/A1 или A4/A6) равно ⅓, а отноше-
ния A2/A1 и  A5/A6 меняются с  углом: при θ  = 0° 
A2/A1 = A5/A6 = 0, при θ  = 90°  – 1.33(3) и  при 
θ = 45° – 0.44(4). Здесь перечислены только та-
кие углы θ, которые соответствуют возможным 
ориентациям осей <100> изучаемых монокри-
сталлов относительно пучка гамма-квантов.

В любом монокристаллическом образце 
сплава железа с  кремнием, имеющем ОЦК-ре-
шетку, имеется три ОЛН <100>, вдоль которых 
стремится ориентироваться спонтанная намаг-
ниченность. Более того, в пределах одного доме-
на намагниченность ориентируется вдоль одной 
из таких осей. На границах доменов имеются до-
менные стенки, в пределах которых происходит 
разворот намагниченности и  возможны другие 
ориентации локальной намагниченности. Но их 
влиянием на среднюю намагниченность в  дан-
ном рассмотрении можно пренебречь из-за их 
относительной тонкости (10–100 нм при шири-
не домена около 106 нм) и, следовательно, из-за 
их малой доли в общем объеме образца.

Положим, что v1, v2 и v3 – относительные доли 
объемов образца, которые намагничены парал-
лельно ОЛН [100], [010] и [001] соответственно. 
Ориентация образца относительно кристалло-
графических осей схематически показана на 
рис.  2.

Естественно, что доли v1, v2 и  v3 подчинены 
условию – сумма всех трех долей составляет весь 
объем образца:

	 v v v1 2 3 1+ + = .

В случае GO-кристаллографических осей 
ОЛН [001] лежит в плоскости образца, две дру-
гие оси [100] и [010] составляют углы около 45° 
с плоскостью образца, имеющего форму тонкого 

Рис. 2. Ориентация плоскости тонкого монокристалличе-
ского образца (показана серой плоскостью) относительно 
кристаллографических осей <100> и  кубической элемен-
тарной ячейки (показана кубом из широких черных линий) 
в случае CO образцов – слева и в случае GO – справа.
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диска. Распределение намагниченности вдоль 
осей [100] и  [010] является равновероятным, 
если образец не подвергался специальным об-
работкам под влиянием внешних воздействий, 
которые могут привести к  асимметрии распре-
деления намагниченности, тогда:

	 v v1 2=  или v v v1 2 31+ = − .

Если гамма-излучение при измерении ЯГР-
спектра падает на образец нормально к его по-
верхности, то возможно наблюдать следующие 
соотношения интегральной интенсивности 

крайних пиков в секстетах: 
A
A

A
A

2

1

5

6

  или . Если:

1  – намагниченность ориентирована только 
вдоль оси [001], которая лежит в плоскости об-
разца, тогда

	 α3
2

1

4
3

1 33 3= = ≈ ( )A
A

. ;

2  – намагниченность ориентирована только 
вдоль осей [100] и [010], тогда

	 α α2 1
2

1

4
9

0 44 4= = = ≈ ( )A
A

. .

Соотношение 
A
A

A
A

2

1

5

6

  или  не может прини-

мать значения, меньше, чем 0.44 (или 4/9), по-
тому что у образцов с GO нет легких осей, ори-
ентированных перпендикулярно к  поверхности 
образца, вдоль которых можно собрать суще-
ственную долю намагниченности. Такие распре-
деления могли бы вносить вклад в отношение

	
A
A

2

1

0 0= . .

Незначительной долей, которая может быть 
при разворотах намагниченности в  доменных 
границах, пренебрегаем из-за их относительной 
тонкости и, следовательно, из-за их малой доли 
в общем объеме.

Суммарный эффект формируется аддитивно 
из вкладов от трех вариантов распределения на-
магниченности вдоль трех осей легкого намаг-
ничивания, а именно:

	 α α α α= = + + =
A
A

v v v2

1
3 3 1 1 2 2

	 = + +α α3 3 1 1 2v v v( )
или

	 α α α= = + −( )A
A

v v2

1
3 3 1 31 .

Если из экспериментального спектра опреде-
лить отношение интегральных интенсивностей 
A
A

2

1

, то можно легко вычислить относительную 

долю областей образца, которые намагничены 
вдоль оси [001], лежащей в  плоскости образца 
с GO:

	 v

A
A

3

2

1
1

3 1

=
−

−

α

α α
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	 v3
1

3 1

=
−
−

α α
α α

.

Вдоль других осей:

	 v v1 2
1

3 1

1
2

1= = −
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
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











α α

α α
 или v v

v
1 2

31
2

= =
−
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В случае «кубической» ориентации осей 
в образце: ОЛН [100] и [001] лежат в плоскости 
образца, третья ось [010] является нормальной 
к плоскости образца, имеющего форму тонкого 
диска (рис.  2). Определим относительные доли 
объемов образца v1, v2 и  v3, которые соответ-
ственно намагничены параллельно ОЛН [100], 
[010] и [001]. Доли v1, v2 и v3 подчинены следую-
щим условиям:

1.  Сумма всех трех долей составляет весь объ-
ем образца (если не учитывать разворот намаг-
ниченности в доменных стенках):

	 v v v1 2 3 1+ + = .

2.  Распределение намагниченности вдоль 
осей [100] и  [001] является равновероятным, 
если образец не подвергался специальным об-
работкам под влиянием внешних воздействий, 
которые могут привести к  асимметрии распре-
деления намагниченности, то

	 v v1 3=  или v v v1 3 21+ = − .

Если гамма-излучение при измерении ЯГР-
спектра падает на образец нормально к его по-
верхности, то возможно наблюдать следующие 
соотношения интегральной интенсивности 

крайних пиков в секстетах: 
A
A

A
A

2

1

5

6

  или . В случае, 
когда:

1  – намагниченность ориентирована только 
вдоль осей [100] и [001], которые лежат в плоско-
сти образца, тогда

	 α1
2

1

4
3

1 33 3= = ≈ ( )A
A

. ;



930 ЕРШОВ и др.

ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 125  № 8  2024

2  – намагниченность ориентирована только 
вдоль оси [010], тогда

	 α2
2

1

0= =
A
A

.

Суммарный эффект формируется аддитивно 
из вкладов от трех вариантов распределения на-
магниченности вдоль трех ОЛН, а именно:

	 α α α α= = + +
A
A

v v v2

1
1 1 2 2 1 3

или

	 α α α= = + +
A
A

v v v2

1
1 1 3 2 2( ) .

Если из экспериментального спектра опреде-
лить отношение интегральных интенсивностей 
A
A

2

1

, то можно вычислить относительную долю 

областей образца, которые намагничены вдоль 
осей [100] и [010], лежащих в плоскости образца 
с CO:

	 v v
A
A1 3

2

1 1

1
+ = ×

α
, а v v v2 1 31= − +( )

или

	 v v
A
A

v
A
A1 3

2

1 1
2

2

1 1

1
2

1 1 1
= = × × = − ×

α α
; ,

где α1 1 33= . .
Сумма v v1 3+  показывает, какова доля намаг-

ниченности, лежащая в плоскости образца.
Параметры ЯГР-спектров A2/A1 = A5/A6 иссле-

дованных образцов и  результаты вычислений 
долей v1, v2 и v3 приведены в табл. 2. В закален-
ном образце с  GO-кристаллографических (лег-
ких) осей распределение намагниченности по 
легким осям примерно равновероятное (с уче-

том погрешности 1.6%). При 6 ат.% кремния 
32–35% вдоль одной из осей. При 5 ат.% Si и CO 
кристаллографических (легких) осей от 2×30% 
в плоскости образца (вдоль двух осей) и до 39% 
вдоль легкой оси, нормальной к этой плоскости 
(погрешность 1.3%). При 8 ат.% Si  – от 2×33% 
в плоскости и до 35% для третьей легкой оси – 
нормальной к  плоскости образца (погреш-
ность 1%). Наблюдаемое примерно равновероят-
ное распределение намагниченности в образцах 
сплава после закалки в воду из парамагнитного 
состояния, по-видимому, объясняется тем, что 
в парамагнитном состоянии магнитные момен-
ты на атомах железа ориентируются равноверо-
ятно по всем направлениям, при закалке такое 
примерно равновероятное распределение замо-
раживается. При этом формируются домены, 
намагниченность в  каждом из которых свора-
чивается к  одной из ОЛН, что дает примерно 
равновероятное распределение в  объеме образ-
ца. Имеются наблюдения, которые показывают, 
что в результате быстрого охлаждения образцов 
FeSi-сплава, содержащего 3–4 вес.% (6–8 ат.%) 
Si, улучшаются их мягкие магнитные свойства, 
что является следствием дестабилизации домен-
ной структуры (ДС) и облегчения последующих 
процессов намагничивания и  перемагничива-
ния [34–35].

Следует отметить, что после перемагничива-
ния ДС может изменять свой вид, и форма об-
разца в виде тонкого плоского диска не склоняет 
намагниченность преимущественно в  его пло-
скость.

Отжиг в  ферромагнитном состоянии при-
водит к  перераспределению намагниченности 
в  направлении осей легкого намагничивания, 
лежащих в плоскости образца. В образце сплава, 
содержащем 6 ат.% Si (GO), в плоскости сосре-

Таблица 2. Распределение намагниченности по направлениям (в процентах). В образцах с GO v3 – доля намаг-
ниченности вдоль ОЛН, лежащей в плоскости образца, v1 и v2 – доли намагниченности вдоль ОЛН, направлен-
ных под углом 45° к плоскости образца. В образцах с CO v1 и v3 – доли намагниченности вдоль ОЛН, лежащих 
в плоскости образца, v2 – доля намагниченности вдоль ОЛН, направленных под углом 90° к плоскости образца

Ориентация CSi, ат.% Обработка
A
A

A
A

2

1

5

6

  или v1 v2 v3

GO 6 закалка 0.76(4) 32.5(1.6) 32.5(1.6) 35.0(1.7)

GO 6 отжиг 0.99(4) 19.1(0.9) 19.1(0.9) 61.9(2.8)

CO 5 закалка 0.81(3) 30.4(1.0) 39.3(1.3) 30.4(1.0)

CO 8 закалка 0.87(2) 32.6(0.9) 34.9(0.9) 32.6(0.9)

CO 8 отжиг 1.05(6) 39.2(2.2) 21.5(1.2) 39.2(2.2)
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дотачивается около 62% намагниченности (по-
грешность 2.8%), вдоль двух других осей по 19% 
(погрешность 1%). При CO легких осей и содер-
жании кремния 8 ат.% в  плоскости вдоль двух 
осей по 39% (погрешность 2%), в  сумме 78%. 
Вдоль третьей оси, нормальной к плоскости об-
разца, – 22% (погрешность 1.2%). В образце с CO 
осей доля намагниченности в плоскости образца 
на 10–20% больше, чем при GO. В  результате 
ферромагнитного отжига доля намагничен-
ности, лежащей в  плоскости образца, увеличи-
вается до 60–80%. Выходящие из этой плоско-
сти легкие оси содержат примерно одинаковую 
долю намагниченности около 20%. Сформиро-
вавшаяся при отжиге доменная структура стаби-
лизирована 90-градусными границами, поэтому 
после перемагничивания она возвращается к ис-
ходному виду [36–37].

В структуре железокремнистых сплавов при 
5–10 ат.% Si имеются пары атомов кремния 
(B2-кластеры), оси которых в кристаллах могут 
ориентироваться только вдоль ОЛН [19, 22, 24]. 
Во время отжига в  ферромагнитном состоянии 
под действием спонтанной намагниченности 
происходит диффузионное перераспределение 
осей B2-пар вдоль локального магнитного поля. 
После охлаждения сложившийся направленный 
ближний порядок сохраняется. Именно направ-
ленное упорядочение Si–Si-пар является ответ-
ственным за стабилизацию доменной структуры 
с преимущественной ориентацией намагничен-
ности в  плоскости образца [27]. При GO осей 
ДС стабилизируется в  виде полосовой домен-
ной структуры с  180-градусными границами, 
при CO – в виде взаимно замыкающих доменов 
с 90-градусными границами.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Используя чувствительность метода месс-

бауэровской спектроскопии к  ориентации на-
магниченности относительно направления рас-
пространения пучка гамма-квантов, наблюдали 
изменения объемных долей по-разному намаг-
ниченных областей Fe–Si-сплавов, которые 
происходят под влиянием таких термических 
обработок, как закалка из парамагнитного со-
стояния и отжиг в ферромагнитном состоянии. 
Для объяснения эффектов термических обрабо-
ток использованы современные представления 
о  закономерностях формирования структуры 
и  свойств магнитомягких железокремнистых 
сплавов.

При замещении атомов железа в ОЦК-решет-
ке атомами кремния формируется ближний по-
рядок B2-типа. Независимо от условий обрабо-
ток в  сплавах образуются кластеры, состоящие 
из двух состыкованных гранями B2-элементар-
ных ячеек. B2-кластеры имеют анизотропную 
форму  – они более протяженные вдоль одной 
из ОЛН <100>, и  центрированы парой атомов 
Si–Si, являющихся вторыми соседями. При 
отжиге в  магнитном поле или в  поле спонтан-
ной намагниченности B2-кластеры преимуще-
ственно ориентируются параллельно локальным 
магнитным моментам. После охлаждения сло-
жившееся в  результате термической обработки 
упорядочение сохраняется и  является ответ-
ственным за магнитную доменную структуру 
и распределение намагниченности в объеме об-
разца.

Во время выдержки в парамагнитном состоя-
нии (при температурах Tan > TC) ориентация 
B2-кластеров становится разупорядоченной 
(равновероятной) из-за разупорядочения маг-
нитных моментов атомов железа. После бы-
строго охлаждения с  помощью закалки в  воду 
разупорядочение B2-кластеров сохраняется, 
и  локальная намагниченность равновероятно 
распределяется вдоль трех ОЛН. Доменная 
структура получается дестабилизированной.

При ферромагнитном отжиге (Tan < TC) в каж-
дом домене происходит ТМО в поле спонтанной 
намагниченности, для которой из-за дисковой 
формы образцов энергетически выгоднее ори-
ентироваться в  их плоскости. А  B2-кластеры 
преимущественно выстраиваются вдоль локаль-
ного магнитного поля. Поэтому после охла-
ждения основная доля намагниченности лежит 
в плоскости образца – при GO кристаллических 
осей около 60% и около 80% при CO. Доменная 
структура стабилизируется.

Ориентация намагниченности и  ее измене-
ния при термических обработках объясняются 
разупорядочением или, наоборот, направлен-
ным упорядочением кластеров B2-типа, центри-
рованных парами атомов кремния (Si–Si пары 
Нееля), что лежит в  основе современных пред-
ставлений о формировании структуры и свойств 
железокремнистых сплавов. Предложенный ме-
тод определения ориентации магнитных момен-
тов, использующий параметры мёссбауэровских 
секстетов, является весьма перспективным для 
оценки влияния термических обработок на маг-
нитные свойства монокристаллических образ-
цов сплавов железа.
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MAGNETIZATION DISTRIBUTION IN SINGLE-CRYSTAL 
OF IRON‑SILICON ALLOYS

N. V. Ershov1, *, N. M. Kleinerman1, V. A. Lukshina1, and A. V. Timofeeva1

1Mikheev Institute of Metal Physics of the Ural Branch of the Russian Academy of Sciences, 
Ekaterinburg, 620108 Russia

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

The magnetization distribution in a  single-crystalline silicon iron following quenching at the paramagnetic 
state and after annealing in the ferromagnetic state has been determined by Mössbauer spectroscopy. The 
specimens containing 5, 6, and 8 at % of silicon had cubic ({100}<001>) and Goss ({011}<100>) orientations of 
crystallographic axes. An original method of calculating the relative fractions of magnetization oriented along 
the magnetic easy axes, including in the plane of a  single-crystal specimen or at an angle to this plane, was 
proposed. The parameters obtained as a result of discrete approximation of the Mössbauer spectra were used. 
It is shown that following quenching at the paramagnetic state the magnetization is oriented approximately 
equidistantly along the three <100> axes, while after ferromagnetic annealing it redistributes along the <100> 
directions lying in the specimen plane.

Keywords: iron-silicon alloys, single-crystals, Mössbauer effect, magnetization distribution, magnetic easy axes
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Методом Монте-Карло проведено моделирование пятикомпонентной модели Поттса на треугольной 
решетке в чистом и разбавленном режимах. Рассмотрены системы с линейными размерами L×L=N, 
L=20÷120 в единицах межатомной длины при концентрации спинов p=1.00, 0.90. Полученные числен-
ные данные свидетельствуют о том, что в пятикомпонентной модели Поттса на треугольной решетке 
наблюдается фазовый переход первого рода в соответствии с теорией. Внесение незначительного не-
магнитного беспорядка в рассматриваемую модель приводит к фазовому переходу второго рода. Мето-
дом кумулянтов Биндера четвертого порядка и гистограммным анализом данных уточнено значение 
локализации для температуры Tl фазового перехода первого рода в неразбавленном режиме.
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ВВЕДЕНИЕ
Использование новейших алгоритмов мето-

дов Монте-Карло, позволяющих имитировать 
поведение систем при различных условиях 
и взаимодействиях, а также возросшие вычисли-
тельные возможности современных компьюте-
ров позволяют исследователям получить углуб-
ленное понимание фазовых переходов (ФП) 
и  критических явлений в  различных системах, 
проверить и уточнить теоретические модели [1]. 
Модель Поттса, основываясь на методах ста-
тистической механики, позволяет исследовать 
различные аспекты физических явлений, пред-
сказать поведение сложных систем в  зависи-
мости от условий, анализировать их структуру 
и  динамику, исследовать магнитные и  крити-
ческие свойства материалов. Интерес к  модели 
Поттса обусловлен тем, что она служит основой 
теоретического описания широкого ряда разно-
образных объектов и  явлений в  физике кон-
денсированных сред [2]. К  их числу относятся 
сложные магнетики, сегнетоэлектрики, много-
компонентные сплавы и жидкие смеси, а также 
адсорбция благородных газов на адсорбентах 
типа графита. Модель Поттса проста, но не три-

виальна в содержании и полностью отвечает ос-
новополагающему требованию, позволяющему 
изучать фазовые переходы и мультикритические 
явления [3]. Теория предполагает [2, 4], что в пя-
тикомпонентной модели Поттса на треугольной 
решетке должен наблюдаться ФП первого рода 
при температуре Tl=1.3445. Однако справед-
ливость этого значения Tl до настоящего вре-
мени для этой модели не была проверена. Кроме 
того, на этой модели можно проверить влияние 
немагнитного беспорядка на фазовый переход 
первого рода и изучить его особенности. В связи 
с этим основной целью настоящей работы явля-
ется проверка справедливости теоретического 
предположения о роде и локализации темпера-
туры Tl ФП в пятикомпонентной модели Поттса 
на треугольной решетке в  чистом и  разбавлен-
ном режимах.

СЛАБО РАЗБАВЛЕННАЯ 
ПЯТИКОМПОНЕНТНАЯ МОДЕЛЬ ПОТТСА 

НА ТРЕУГОЛЬНОЙ РЕШЕТКЕ
В настоящей работе рассматривается слабо 

разбавленная пятикомпонентная ферромаг-
нитная модель Поттса на треугольной решетке. 
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При построении этой модели необходимо иметь 
в виду следующие особенности [3]:

1.  В  узлах рассматриваемой решетки распо-
ложены спины Si, которые могут ориентировать-
ся в q-симметричных направлениях гипертетра-
эдра с  размерностью q–1, так что углы между 
любыми двумя направлениями спинов равны.

2.  Энергия связи между двумя узлами равна 
нулю, если они находятся в разных состояниях 
(безразлично, в каких именно) или хотя бы в од-
ном узле размещен немагнитный атом, и равна 
|J|, если взаимодействующие узлы находятся 
в одинаковых состояниях (опять же, все равно, 
в каких именно). С учетом этих особенностей га-
мильтониан пятикомпонентной модели Поттса 
может быть представлен в следующем виде [3, 4]:

H J S S S P P P P Pi j i j
i j

i= − =∑1
2 1 2 3 4 5� � �( , ), , , , ,

,

,	(1)

где J  – параметр обменного ферромагнитного 
взаимодействия ближайших спинов, Pi – число 
различных состояний спина Si, ρi  – случайная 
величина, равная 1, если узел i занят магнитным 
атомом, и 0, если узел занят немагнитной при-
месью. Суммирование в выражении (1) ведется 
по ближайшим соседям. При компьютерном 
моделировании нами использован кластерный 
алгоритм Вольфа метода Монте-Карло [5]. На-
чальные конфигурации задавали таким обра-
зом, чтобы все спины находились в одинаковых 
состояниях. Для вывода системы в равновесное 
состояние отсекали неравновесный участок дли-
ной τ0 для системы с линейным размером L. Этот 
неравновесный участок отбрасывали. В каждой 
цепи усреднение проводили по участку марков-
ской цепи длиной до τ=500τ0. Для самой боль-
шой системы L=120, τ0=1.8×105 МК шагов/спин 
в неразбавленном режиме и τ0=2.2×105 МК ша-
гов/спин в слабо разбавленном режиме при кон-
центрации спинов p=0.90.

РЕЗУЛЬТАТЫ МОДЕЛИРОВАНИЯ
Для наблюдения за температурным ходом 

внутренней энергии U, намагниченности m, маг-
нитного вклада в  теплоемкость C  и магнитной 
восприимчивости χ  использованы следующие 
соотношения [6, 7]:
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где K=J/kBT, N N N N N Nmax max , , , ,= { }1 2 3 4 5 , 
Ni – число спинов в состоянии с Pi, N=pL2 – чис-
ло магнитных узлов, угловые скобки означают 
термодинамическое усреднение. На рис. 1 пред-
ставлены температурные зависимости внутрен-
ней энергии для пятикомпонентной модели 
Поттса для спиновых систем с линейными раз-
мерами L×L, где L=120. Здесь и далее на всех ри-
сунках погрешность данных не превосходит раз-
меров символов, используемых для обозначения 
зависимости. Как видно из рис. 1 для чистой си-
стемы (p=1.0) в области ФП наблюдается конеч-
ный скачок внутренней энергии, что характерно 
для ФП первого рода. Наличие незначительного 
беспорядка подавляет ФП первого рода.

На рис. 2, рис. 3 и рис. 4 представлены тем-
пературные зависимости теплоемкости C,  вос-
приимчивости χ и намагниченности m для пяти-
компонентной модели Поттса на треугольной 
решетке в чистом и разбавленном режимах соот-
ветственно.

Как видно из рис. 2 и рис. 3, в зависимостях 
теплоемкости C и восприимчивости χ от темпе-
ратуры T  в однородной системе, описываемой 
пятикомпонентной моделью Поттса, в  точке 
фазового перехода проявляются “всплески”, ха-
рактерные для фазового перехода первого рода. 
Внесение в систему немагнитных примесей при-
водит к уменьшению максимумов восприимчи-

Рис. 1. Температурная зависимость внутренней энергии для 
пятикомпонентной модели Поттса на треугольной решетке 
в чистом и разбавленном режимах.
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вости и теплоемкости и их смещению в сторону 
низких температур. Температурные зависимости 
намагниченности m  для двух значений p  при-
ведены на рис. 4. Как видно из рисунка, наблю-
дается монотонное уменьшение намагниченно-
сти с ростом температуры и смещение их спада 
в  сторону низких температур c  внесением сла-
бого беспорядка.

При компьютерном моделировании спино-
вой системы, для определения температуры фа-
зового перехода Тl часто используют метод куму-
лянтов Биндера четвертого порядка [8]:

	 V T p
E

E
L

L

L

( , ) = −1
3

4

2 2
,	 (6)

	 U T p
m T p L

m T p L
L

L

L

( , )
( , ; )

( , ; )
= −1

3

4

2 2
,	 (7)

где Е – энергия и т – намагниченность системы 
с  линейным размером L. Выражения (6) и  (7) 
позволяют определить Тl с  большой точностью 
для фазовых переходов первого и  второго рода 
соответственно. Также данный метод хорошо 
зарекомендовал себя и  при определении рода 
ФП. Анализ численных данных с применением 
этого метода представлен в  работах [9–11]. От-
личительные черты, характерные для ФП пер-
вого рода [12]: величина VL(T) стремится к неко-
торому нетривиальному значению V * согласно 
выражению:

	 V T p V bL d( , ) *= + − ,	 (8)

при L→∞  и T T Ll= ( ), где V * отлична от 2/3, 
что и  продемонстрировано на рис.  5, вставка, 
для пятикомпонентной модели Поттса в нераз-
бавленном режиме. Кроме того, из рис. 5 также 
видно, что положение минимумов кумулянтов 
Биндера VL(T, p) также стремится к  значению 
Tl=1.344(1). Это значение в рамках погрешности 
находится в хорошем приближении с теоретиче-
ским значением Tl=1/KC=1.3445, приведенным 
в  работе [3]. Характерные зависимости куму-
лянтов Биндера UL(T, p) для пятикомпонентной 
модели Поттса от температуры для систем с раз-
ными линейными размерами L  приведены на 
рис.  6. Как видно из рисунка, кумулянты Бин-
дера не имеют ярко выраженной точки пере-

Рис. 2. Температурная зависимость теплоемкости С для 
пятикомпонентной модели Поттса на треугольной решетке 
в чистом и разбавленном режимах.
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Рис. 3. Температурная зависимость восприимчивости χ для 
пятикомпонентной модели Поттса на треугольной решетке 
в чистом и разбавленном режимах.
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Рис. 4. Температурная зависимость намагниченности m для 
пятикомпонентной модели Поттса на треугольной решетке 
в чистом и разбавленном режимах.
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сечений в области фазового перехода, что свой-
ственно для ФП первого рода.

Зависимости кумулянтов Биндера UL(T, p) 
для пятикомпонентной модели Поттса от темпе-
ратуры для систем с разными линейными разме-
рами L при наличии примесей p=0.90 приведены 
на рис. 7. Как видно из рисунка (см. вставку), все 
температурные зависимости UL(T, p) в критиче-
ской области пересекаются в одной точке Tl, что 
является характерным для ФП второго рода.

Независимо от метода кумулянтов Биндера 
четвертого порядка нами проведен гистограмм-

ный анализ данных [7] для пятикомпонентной 
модели Поттса на треугольной решетке. Ис-
пользование этого метода позволяет не только 
оценить надежность и  достоверность результа-
тов, полученных методом кумулянтов Биндера 
четвертого порядка, но и определить ряд других 
критически важных параметров. В  частности, 
минимальное значение величины L, которое не-
обходимо использовать в  вычислительном экс-
перименте для правильного определения рода 
фазового перехода.

Гистограммный анализ данных, проведен-
ный для пятикомпонентной модели Поттса на 
треугольной решетке вблизи Tl, свидетельствует 
о фазовом переходе первого рода. Это продемон-
стрировано на рис. 8. Как видно из рисунка, би-
модальность в распределении энергии наблюда-
ется для систем с L≥80 и отсутствует для систем 
с L=20 и L=40, что говорит о целесообразности 
гистограммного анализа данных для систем, 
линейные размеры которых не меньше L=80. 
Наличие бимодальности в распределении энер-
гии свойственно для фазового перехода первого 
рода. Отдельно проведен гистограммный ана-
лиз данных также для трех различных значений 
температуры вблизи Tl для системы с достаточно 
большим линейным размером L=180. Как видно 
из рис. 9, на зависимости вероятности P от энер-
гии системы E наблюдается два ярко выражен-
ных пика для всех рассмотренных значений тем-
ператур.

Гистограммный анализ данных был проведен 
для пятикомпонентной модели Поттса в  слабо 

Рис. 5. Температурная зависимость кумулянтов Биндера 
VL(T, p) для пятикомпонентной модели Поттса на треуголь-
ной решетке при p=1.0.
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Рис. 6. Температурная зависимость кумулянтов Биндера 
UL(T, p) для пятикомпонентной модели Поттса на треуголь-
ной решетке при p=1.0.
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Рис. 7. Температурная зависимость кумулянтов Биндера 
UL(T) для слабо разбавленной пятикомпонентной модели 
Поттса на треугольной решетке при p=0.9.
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разбавленном режиме при концентрации спи-
нов p=0.90. При этом бимодальность в распреде-
лении энергии обнаружить не удалось (рис. 10).

Таким образом, результаты моделирования 
пятикомпонентной модели Поттса на треуголь-
ной решетке демонстрируют, что в  ней наблю-
дается фазовый переход первого рода в  чистом 
режиме. Приэтом с  применением кумулянтов 
Биндера четвертого порядка уточнено значение 
температуры Tl для фазового перехода первого 

рода. Внесение незначительного немагнитного 
беспорядка в  рассматриваемую модель Поттса 
приводит к  фазовому переходу второго рода. 
Показано, что гистограммный анализ данных 
является незаменимым инструментом для опре-
деления минимальных значений L и других кри-
тически важных параметров моделирования, по-
зволяющих правильно определить род фазового 
перехода в пятикомпонентной модели Поттса.

Исследование термодинамических свойств 
пятикомпонентной модели Поттса на треуголь-
ной решетке в широком интервале разбавления 
и выяснение причины смены фазового перехода 
первого рода на фазовый переход второго рода 
в этой модели будет являться предметом отдель-
ного рассмотрения.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
В данной работе с соблюдением единой мето-

дики на основе метода Монте-Карло исследо-
ваны термодинамические свойства чистой пяти-
компонентной модели Поттса на треугольной 
решетке и фазовые переходы в различных режи-
мах разбавления. Анализ полученных данных 
свидетельствует о  том, что в  рассматриваемой 
неразбавленной модели Поттса на треугольной 
решетке наблюдается фазовый переход первого 
рода в  соответствии с  предсказаниями анали-
тических теорий [3, 4, 14]. При этом уточнено 
значение температуры Tl для фазового перехода 
первого рода. Показано, что внесение слабого 
немагнитного беспорядка приводит к смене фа-

Рис. 8. Гистограмма распределения энергии для пятиком-
понентной модели Поттса на треугольной решетке для раз-
личных размеров решетки L при p=1.0.
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Рис. 9. Гистограмма распределения энергии для пятиком-
понентной модели Поттса на треугольной решетке для раз-
личных значений температур вблизи Tl при p=1.0.
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Рис. 10. Гистограмма распределения энергии для слабо раз-
бавленной пятикомпонентной мод ели Поттса на треуголь-
ной решетке для различных значений температур вблизи Tl 
при p=0.9.
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зового перехода первого рода на фазовый пере-
ход второго рода.

Авторы данной работы заявляют, что у  них 
нет конфликта интересов.
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SIMULATION OF THE FIVE-COMPONENT POTTS MODEL 
ON TRIANGULAR LATTICE BY THE MONTE CARLO METHOD 

IN PURE AND DILUTED MODES
G. Ya. Ataeva1, *, A. B. Babaev1, and A. K. Murtazaev1

1Amirkhanov Institute of Physics, Dagestan Federal Research Center, Russian Academy of Sciences, 
Makhachkala, 367030 Russia

*e-mail: ataeva20102014@mail.ru

The Monte Carlo method is used to simulate the five-component Potts model on a triangular lattice in pure and 
diluted modes. Systems with linear dimensions L × L = N and L = 20÷120 in units of interatomic length are 
considered at spin concentration p = 1.00 and 0.90. The obtained numerical data show that a phase transition 
of the first kind is observed in the five-component Potts model on a triangular lattice according to the theory. 
Introduction of an insignificant nonmagnetic order into the considered model leads to the phase transition of 
the second kind. The fourth-order method of Binder cumulants and the histogram analysis are used to refine the 
value of localization of the temperature Tl of phase transition of the first kind in the undiluted mode.

Keywords: Binder cumulants, Potts model, Monte Carlo method, phase transition
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Исследованы структурные и магниторезистивные свойства многослойных наноструктур Co77Fe17Ni6/Cu 
и Co77Fe17Ni6/Cu96In4 с количеством магнитных слоев и немагнитных прослоек от 1 до 11. Показано, что 
в наноструктурах с прослойками Cu96In4 формируются острая аксиальная текстура 〈111〉, более совер-
шенные интерфейсы и наблюдается относительно малый гистерезис магнитосопротивления. Методом 
атомно-силовой микроскопии оценены шероховатость поверхности и размер кристаллитов в иссле-
дуемых образцах. Обнаружено, что с увеличением числа слоев в образцах на основе сплава Cu96In4 раз-
мер кристаллитов от слоя к слою изменяется слабо в интервале 18–22 нм, в то время как в образцах на 
основе меди наблюдается значительное увеличение размеров кристаллитов. В  сверхрешетках с  про-
слойками Cu обнаружен эффект десятикратного уменьшения магнитосопротивления при малом уве-
личении толщины слоев Co77Fe17Ni6 от 1.5 до 2 нм.

Ключевые слова: сверхрешетки, гигантский магниторезистивный эффект, Cu1-xInx, малый гистерезис, 
шероховатость интерфейсов
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ВВЕДЕНИЕ
Исследование сверхрешеток, в  которых на-

блюдается эффект гигантского магнитосопро-
тивления (ГМС), представляет интерес с  прак-
тической точки зрения. Такие наноструктуры 
находят свое применение в различных приложе-
ниях, например, в  датчиках магнитных полей. 
Для этого сверхрешетки помимо большого маг-
нитосопротивления (МС) и  высокой чувстви-
тельности к  магнитному полю также должны 
обладать минимальным гистерезисом, что по-
зволяет установить однозначное соответствие 
между величиной сопротивления и  напряжен-
ностью магнитного поля.

Использование в  качестве магнитного мате-
рила для сверхрешеток тройных ГЦК-сплавов 
Co–Fe–Ni позволяет получить малый гисте-
резис и  малые поля насыщения при толщинах 
медных прослоек, соответствующих второму 
максимуму межслойного антиферромагнитного 
взаимодействия [1, 2]. В работах [3, 4] показано, 
что в сверхрешетках CoFeNi/Cu при оптимально 
подобранном числе магнитных слоев и  их тол-
щин можно получить МС около 30% в магнит-

ных полях 200–300 Э. Наибольшее МС 33% при 
комнатной температуре получено на сверхре-
шетках на основе сплава Co77Fe17Ni6 [3]. По этой 
причине данный сплав был выбран для проведе-
ния текущих исследований. Ранее также было 
показано, что использование двойного буфер-
ного слоя состава Ta/(Ni80Fe20)60Cr40 позволяет 
получить сверхрешетки с высокой степенью со-
вершенства аксиальной текстуры 〈111〉, что спо-
собствует существенному уменьшению гистере-
зиса магнитосопротивления [5, 6].

Выбор материала немагнитных прослоек 
оказывает значительное влияние на функ-
циональные характеристики сверхрешеток. 
В  ГМС‑сверхрешетках в  качестве немагнитных 
разделительных слоев наиболее часто использу-
ют Cu и сплавы CuAgAu [7, 8]. В работе [9] пред-
ложено использовать немагнитные прослойки 
на основе сплава Cu1-xInx вместо медных слоев. 
Было показано, что при увеличении содержания 
индия до 5 ат.% в сверхрешетках Co90Fe10/Cu1-xInx 
наблюдается многократное снижение гистерези-
са на магниторезистивной кривой. Данный эф-
фект связан с уменьшением размеров кристалли-
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тов в сравнении c прослойками Cu. В работе [9] 
также было показано, что при оптимизации ком-
позиции сверхрешеток Co77Fe17Ni6/Cu96In4 мож-
но получить величину ГМС-эффекта более 25% 
в  сочетании со слабым гистерезисом магнито-
сопротивления в несколько эрстед.

В настоящей работе представлены результаты 
исследования морфологии поверхности много-
слойных наноструктур серий Co77Fe17Ni6/Cu 
и Co77Fe17Ni6/Cu96In4, полученных при последо-
вательном увеличении числа ферромагнитных 
слоев и немагнитных прослоек, а также резуль-
таты исследования их магнитотранспортных 
и структурных свойств.

ЭКСПЕРИМЕНТ
Исследуемые образцы получены мето-

дом магнетронного напыления на установке 
ULVAC MPS-4000-C6. Напыление выпол-
няли при комнатной температуре на стеклян-
ные положки с  двойным буферным слоем 
BL = Ta(5 нм)/ (Ni80Fe20)60Cr40(5 нм). Мощность 
магнетронного испарителя и  давление арго-
на составляло 100 Вт и  0.1 Па соответственно. 
Число чередующихся ферромагнитных (FM) 
и немагнитных (NM) слоев в композиции мно-
гослойных наноструктур изменяли от 1 до 11, 
начиная с первого ферромагнитного слоя. В ре-
зультате наноструктура из 11 слоев представ-
ляла собой сверхрешетку [FM/MN]5/FM, где 
FM = Co77Fe17Ni6 и NM = Cu или Cu96In4. В каче-
стве защитного слоя использован слой Ta(5 нм). 
Толщину ферромагнитных слоев и  немагнит-
ных прослоек, приведенную далее в  скобках 
в нанометрах, подбирали таким образом, чтобы 
получить наибольшую величину МС в  нано-
структурах с  максимальным количеством слоев 
N  =  11. Для серии образцов с  прослойками Cu 
были подобраны толщины слоев tFM = 1.5  нм 
и tNM = 2.2 нм (серия Ⅰ), а для серии с прослой-
ками Cu96In4 (серия II) tFM = 2 нм и  tNM = 2 нм. 
Также были подготовлены дополнительные об-
разцы с NM = Cu и N = 11 с толщиной ферро-
магнитных слоев 1.5 и 1.8 нм.

Исследование структуры пленок проведено 
методом рентгеновской дифракции на дифрак-
тометре ДРОН-3М в излучении CoKα. Степень 
совершенства текстуры 〈111〉 в образцах опреде-
лена методом кривых качания. Также из анализа 
данных рентгеновской рефлектометрии произ-
ведена качественная оценка совершенства ин-
терфейсов многослойных наноструктур.

Исследование морфологии поверхности 
образцов проведено на атомно-силовом ми-
кроскопе (АСМ) SOLVER-NEXT. По изобра-
жениям рельефа поверхности образцов была 
выполнена оценка среднего размера кристал-
литов и шероховатости при усреднении данных 
по 3–6 сканам на участках размером 1×1 мкм2. 
Съемка выполнена в  полуконтактном режиме 
с  использованием зонда серии HA_NC. Ци-
фровая обработка АСМ-изображений и оценка 
физических параметров поверхности выпол-
нена при помощи программного обеспечения 
Image Analysis (NT-MDT). Измерение электро-
сопротивления образцов размерами 2×8  мм2 
выполнено четырехконтактным методом при 
протекании тока в  плоскости слоев. Магнито-
сопротивление образцов рассчитывали как 
∆R/R(H) = [(R(H)–Rs)/Rs]×100%, где Rs  – со-
противление образца в  поле насыщения. Зна-
чение гистерезиса магнитосопротивления ∆H 
определяли на полувысоте магниторезистивной 
кривой, измеренной при прямом и  обратном 
направлении магнитного поля.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
В работе [9] было показано, что увеличение 

концентрации индия до 5 ат.% в  сверхрешет-
ках Co90Fe10/Cu1-xInx приводит к  уменьшению 
гистерезиса магнитосопротивления ∆H в  не-
сколько раз по сравнению со сверхрешетками 
Co90Fe10/Cu. Подобное изменение гистерезиса 
было обнаружено в  текущих исследованиях 
наноструктур с  тройным ферромагнитным 
сплавом Co77Fe17Ni6. На рис.  1 для образцов 

Рис. 1. Зависимость гистерезиса ∆H от числа магнитных 
и немагнитных слоев для сверхрешеток Co77Fe17Ni6/Cu (се-
рия Ⅰ) и Co77Fe17Ni6/Cu96In4 (серия II).
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Co77Fe17Ni6/Cu (серия Ⅰ) и  Co77Fe17Ni6/Cu96In4 
(серия II) показаны экспериментальные зависи-
мости гистерезиса МС от числа слоев N. Видно, 
что в образцах с прослойками Cu96In4 величина 
∆H в 2–4 раза меньше, чем в образцах с прослой-
ками меди. Наибольшее отличие на наблюдается 
в образцах с малым числом слоев N = 3, 4.

При анализе магниторезистивных кривых 
с  N  = 3, 4 серии (Ⅰ) обнаружено, что величина 
МС составляет менее 2%, в то время как для ана-
логичных образцов серии (II) МС достигает 14%. 
На рис. 2 в качестве примера представлены маг-
ниторезистивные кривые для N = 3. В образцах 
с медными слоями, по всей видимости, в нуле-
вом магнитном поле не формируется антиферро-
магнитное упорядочение магнитных моментов 
соседних ферромагнитных слоев, что приводит 
к  уменьшению МС и  увеличению ∆H. Для вы-
яснения причин появления обнаруженных осо-
бенностей МС указанных образцов необходимо 
провести дополнительные исследования.

На рис.  3 представлен график изменения 
среднего размера кристаллитов от числа сло-
ев  N. Оценка размера выполнена с  помощью 
АСМ. Отметим, что в структурах с прослойками 
меди получен более значительный разброс экс-
периментальных точек. Монотонные кривые 
на рис. 3 отражают лишь тенденцию изменения 
среднего размера кристаллитов для двух серий 
образцов. Видно, что в  наноструктурах с  про-
слойками Cu96In4 наблюдается меньший размер 
кристаллитов, чем в  образцах с  прослойками 

Cu. Следует также отметить, что у  двух серий 
образцов набор слоев при N = 1 является одним 
и  тем же  – Ta/NiFeCr/CoFeNi/Ta. Отличие 
имеется лишь в  толщине слоев Co77Fe17Ni6 на 
0.5  нм. Средние размеры кристаллитов в  двух 
наноструктурах, соответствующих случаю N = 1, 
близки друг к  другу, как можно было ожидать. 
Данные, соответствующие случаю N = 2, указы-
вают на то, что добавление слоя Cu привело к за-
метному росту размера кристаллитов, в то время 
как в структуре с дополнительным слоем Cu96In4 
размер кристаллитов почти не изменился. Та-
ким образом, увеличение размера кристаллитов 
в исследованных наноструктурах с прослойками 
меди начинается уже на первом слое Cu.

Известно, что коэрцитивная сила Hc в поли-
кристаллических ферромагнитных материалах 
зависит от размеров кристаллитов D как Hc ~ Dn, 
где показатель n  зависит от размерности объ-
екта [10, 11]. Для пленочных образцов n = 2. Из 
данных моделей следует, что чем меньше размер 
кристаллитов в  ферромагнетике, тем меньше 
может быть коэрцитивная сила. Такая корреля-
ция между средними размерами кристаллитов 
и гистерезисом МС и была обнаружена в иссле-
дованных наноструктурах (рис. 1 и рис. 3).

Рентгенографические исследования структу-
ры проведены на наноструктурах с прослойками 
Cu и  Cu96In4 и  наибольшим числом слоев: BL/ 
[Co77Fe17Ni6(1.5)/Cu(2.2)]5/Co77Fe17Ni6(1.5)/Ta(5) 
(образец  1) и  BL/[Co77Fe17Ni6(2)/Cu96In4(2)]5/ 
Co77Fe17Ni6(2)/Ta(5) (образец 2). К  периодиче-

Рис. 2. Кривые магнитосопротивления образцов BL/ 
Co77Fe17Ni6(1.5)/Cu(2.2)/Co77Fe17Ni6(1.5)/Ta(5) (серия Ⅰ, 
NM  – Cu) и  BL/Co77Fe17Ni6(2)/Cu96In4(2)/ Co77Fe17Ni6(2)/
Ta(5) (серия II, NM – Cu96In4).
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ским наноструктурам с  большим числом пар 
слоев может быть применимым термин «сверх-
решетка». На рис. 4 показаны дифрактограммы 
для сверхрешеток с  числом слоев N  = 11. Для 
обоих образцов наблюдаются рефлексы (111) 
и (222), что указывает на формирование в сверх-
решетках ГЦК-структуры. Присутствие только 
двух брегговских рефлексов свидетельствует 
о  наличии в  образцах текстуры 〈111〉, ось кото-
рой направлена перпендикулярно плоскости 
пленок. Для оценки степени совершенства тек-
стуры были измерены кривые качания вокруг 
рефлекса (111) (на вставке рис.  4). Видно, что 
кривая качания сверхрешетки с  прослойками 
Cu96In4 обладает большей интенсивностью, 
а  также меньшей шириной на полувысоте. Та-
ким образом, сверхрешетка Co77Fe17Ni6/Cu96In4 
обладает более совершенной текстурой 〈111〉, 
чем сверхрешетка Co77Fe17Ni6/Cu. Отметим, что 
формирование совершенной текстуры и  малых 
размеров кристаллитов способствует уменьше-
нию гистерезиса, что находится в  соответствии 
с данными, приведенными на рис. 1.

Качественная информация о  шероховатости 
межслойных границ (интерфейсов) в  исследуе-
мых наноструктурах получена методом мало-
угловой рентгеновской дифракции. На рис.  5 
приведены рефлектограммы, полученные на 
образцах серий (Ⅰ) и  (II) с  числом слоев: N  = 3 
и  N  =  11. На рефлектограммах сверхрешеток 
с  N = 11 наблюдаются осцилляции с  большим 
периодом. Данные осцилляции обусловлены 

дифракцией рентгеновского излучения на слоях 
тантала, и они не связаны с межслойными гра-
ницами. Информация о  шероховатости меж-
слойных границ может быть получена из анализа 
кессиговских осцилляций с  малым периодом. 
Выводы на качественном уровне можно сделать 
из сравнения формы рефлектограмм  – чем бо-
лее выраженно такие осцилляции проявляются, 
тем более совершенными являются интерфейсы 
в  наноструктурах. Видно, что для малого числа 
слоев (N  = 3) амплитуды кессиговских осцил-
ляций для образцов с прослойками Cu и Cu96In4 
отличаются незначительно. При большом числе 
слоев (N = 11) в образце с прослойками Cu96In4 
осцилляции с  малым периодом остаются хоро-
шо выраженными. В  то же время для образца 
с  прослойками Cu наблюдается существенное 
уменьшение амплитуды осцилляций. Из ука-
занных результатов следует вывод о том, что для 
малого числа слоев шероховатости интерфейсов 
в  наноструктурах с  различными прослойками 
являются близкими, а  увеличение числа слоев 
приводит к  повышению шероховатости интер-
фейсов в образцах с прослойками меди. Указан-
ный качественный вывод также подтверждается 
количественными данными о  шероховатости 
поверхности образцов, полученными при ана-
лизе АСМ данных. На рис. 6 показано, что при 
увеличении числа слоев в наноструктурах с про-
слойками Cu96In4 амплитуда шероховатости сла-
бо возрастает, в  то время как в  наноструктурах 
с  прослойками Cu наблюдается значительное 

Рис. 4. Дифрактограммы сверхрешеток Co77Fe17Ni6/Cu (1) 
и Co77Fe17Ni6/Cu96In4 (2). На вставке приведены кривые ка-
чания вокруг пиков (111).
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повышение шероховатости. Отметим, что нали-
чие шероховатости в магнитных пленках может 
приводить к  возрастанию магнитного гистере-
зиса, что было показано теоретически [12] и экс-
периментально, например, для многослойных 
наноструктур Co/Pt, Co/Pd [13, 14].

Необычным результатом является обнару-
женная большая разница в величине МС у нано-
структур с  прослойками Cu и  Cu96In4 с  N  =  11. 
На рис.  7 представлены магниторезистив-
ные кривые сверхрешеток Co77Fe17Ni6/Cu96In4 
и  Co77Fe17Ni6/Cu с  одинаковым числом слоев 
N  =  11 и  одинаковой толщиной ферромагнит-
ных слоев tFM = 2  нм. ГМС-эффект в  образце 
с прослойками меди составляет всего ~ 2%, в то 
время как в образце с прослойками Cu96In4 дан-
ная величина достигает 27%.

Отметим, что оба образца относятся к сверх-
решеткам с  эффектом ГМС. В  каждом из этих 
типов сверхрешеток путем оптимизации компо-
зиции многослойной структуры может быть по-
лучено МС на уровне 20–30%. Малая величина 
МС, обнаруженная в  сверхрешетке с  прослой-
ками меди (рис.  7), указывает на реализацию 
в нулевом магнитном поле магнитного порядка, 
близкого к ферромагнитному, когда магнитные 
моменты соседних ферромагнитных слоев ори-
ентированы под малыми углами друг к  другу. 
В  этом случае магнитосопротивление может 
изменяться на небольшую величину в единицы 
процентов. Отметим, что во всех исследованных 
наноструктурах толщина немагнитных прослоек 
соответствует второму максимуму межслойно-

го обменного взаимодействия. Следовательно, 
формирование магнитного упорядочения, близ-
кого к ферромагнитному, связано с диполь-ди-
польным взаимодействием между магнитными 
моментами слоев CoFeNi и  взаимодействием 
ферромагнитного типа, обусловленным шерохо-
ватостью межслойных границ [15, 16]. Оба типа 
взаимодействия в  исследуемых сверхрешетках 
Co77Fe17Ni6/Cu являются в сумме более сильными 
в  сравнении с  антиферромагнитным межслой-
ным обменным взаимодействием РККИ-типа. 
Можно предположить, что ослабление взаимо-
действия ферромагнитного типа в  системе за 
счет, например, уменьшения толщины ферро-
магнитных слоев приведет к формированию ан-
тиферромагнитного порядка и увеличению МС.

Для выяснения степени влияния толщины 
ферромагнитных слоев на величину МС были 
приготовлены дополнительные сверхрешетки 
[Co77Fe17Ni6(t)/Cu(2.2)]5/Co77Fe17Ni6(t) с  более 
тонкими ферромагнитными слоями tCoFeNi = 1.5, 
1.8 нм и на них проведены измерения магнито-
сопротивления. Из рис.  8 видно, что уменьше-
ние толщины ферромагнитных слоев на 0.5  нм 
приводит к увеличению МС в 10 раз – с 2 до 20%. 
Данный результат указывает на возможность 
кардинального изменения исходного магнитно-
го упорядочения и величины МС в ГМС сверх-
решетках за счет малого изменения толщины 
ферромагнитных слоев. Наиболее резко такое 
изменение будет происходить в  сверхрешетках 
с большой шероховатостью межслойных границ. 
Отметим, что показанные на рис.  8 различные 

Рис. 6. Зависимость шероховатости поверхности серий об-
разцов (Ⅰ) и (II) с прослойками Cu и Cu96In4 от числа слоев N.
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магниторезистивные кривые соответствуют раз-
личным исходным неколлинеарным магнитным 
состояниям. Для определения степени влияния 
различных параметров на магнитное состояние, 
реализуемое в обменно связанных многослойных 
структурах, необходимо провести численное мо-
делирование процессов намагничивания с  уче-
том диполь-дипольного взаимодействия между 
всеми ферромагнитными слоями. Решение дан-
ной задачи выходит за рамки настоящей работы.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Проведено исследование магнитотранспорт-

ных и структурных свойств многослойных нано-
структур Co77Fe17Ni6/Cu и  Co77Fe17Ni6/Cu96In4. 
В  наноструктурах с  медными прослойками об-
наружена тенденция послойного увеличения 
размеров кристаллитов при возрастании числа 
слоев. В то же время в наноструктурах с прослой-
ками Cu96In4 размер кристаллитов изменяется 
незначительно, оставаясь в  интервале значе-
ний 18–22 нм. Установлено, что использование 
сплава Cu96In4 в качестве прослоек способствует 
формированию в наноструктурах острой тексту-
ры 〈111〉 и более гладких интерфейсов, что при-
водит к уменьшению гистерезиса МС.

Сверхрешетка с  прослойками Cu96In4 и  наи-
большим числом слоев N = 11 обладает величи-
ной МС 27%. В аналогичной обменно-связанной 
сверхрешетке с  прослойками меди обнаружена 
малая величина МС 2%. Это может указывать 
на формирование в сверхрешетке Co77Fe17Ni6/Cu 
упорядочения, близкого к  ферромагнитному. 

Обнаружено, что уменьшение толщины ферро-
магнитных слоев в такой сверхрешетке на 0.5 нм 
с  2 до 1.5  нм приводит к  десятикратному воз-
растанию величины МС, что может быть свя-
зано с  кардинальным изменением магнитного 
порядка в системе. В наноструктурах с прослой-
ками Cu96In4 наблюдается большая величина МС 
как в трехслойной системе, так и в сверхрешетке 
с  толщиной ферромагнитных слоев 2  нм. Это 
указывает на наличие в  них антиферромагнит-
ного порядка в нулевом магнитном поле.

Исследование выполнено за счет гранта Рос-
сийского научного фонда (проект № 24-12-20022 
https://rscf.ru/project/24-12-20022/, ФГБУН Ин-
ститут физики металлов имени М.Н.  Михеева 
УрО РАН, Свердловская обл.).

Авторы данной работы заявляют, что у  них 
нет конфликта интересов.
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STRUCTURE AND MAGNETOTRANSPORT PROPERTIES OF MULTILAYER 
Co77Fe17Ni6/Cu96In4 AND Co77Fe17Ni6/Cu NANOSTRUCTURES WITH THE 

GIANT MAGNETORESISTANCE EFFECT
I. A. Naidanov1, *, M. A. Milyaev1, V. V. Proglyado1, and V. V. Ustinov1

1Mikheev Institute of Metal Physics of the Ural Branch of the Russian Academy of Sciences, 
Ekaterinburg, 620108 Russia
*e-mail: naydenus@mail.ru

Structural and magnetoresistive properties of multilayer Co77Fe17Ni6/Cu and Co77Fe17Ni6/Cu96In4 nanostructures 
with a number of magnetic layers and nonmagnetic interlayers of 1 to 11 are studied. The sharp axial 〈111〉 texture 
and more perfect interfaces are shown to form in the nanostructures with Cu96In4 interlayers, and a relatively small 
magnetoresistance hysteresis is observed. Atomic force microscopy is used to estimate the surface roughness and 
crystallite size of the samples under study. As the number of layers in the Cu96In4-based samples increases, the 
crystallite size is found to slightly change from layer to layer in a range of 18–22 nm, whereas, for the Cu-based 
sample, the crystallite size substantially increases. For superlattices with Cu interlayers, the 10-fold decrease 
in the magnetoresistance is observed as the thickness of Co77Fe17Ni6 layers slightly, namely, from 1.5 to 2 nm 
increases.

Keywords: superlattices, giant magnetoresistance effect, Cu1–xInx, small hysteresis, interface roughness
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Построена кристаллографическая теория полиморфного ОЦК→ГПУ-превращения в  монокристалле 
циркония. Согласно теории, механизм превращения включает главные характеристики мартенсит-
ного превращения: деформацию решетки и деформацию при инвариантной решетке. Образующийся 
при превращении пакет параллельных пластин рассматривается как единичный мартенситный кри-
сталл. Установлено, что в данном превращении деформация мартенсита (при инвариантной решетке) 
направлена на восстановление формы исходного участка ОЦК-фазы (прообраза), а не на получение 
инвариантной плоскости. Расчет показал, что восстановление формы в базисной плоскости ГПУ-фазы 
происходит в основном за счёт действия двух систем призматического скольжения. Скольжение сосре-
доточено в узких слоях локализованного сдвига, что приводит к образованию пластинчатой структуры 
пакета. Восстановление формы вдоль оси «с» происходит за счет действия пирамидального скольже-
ния.
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дальное и призматическое скольжение
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ВВЕДЕНИЕ
Кристаллографический анализ мартенсит-

ных превращений В2→В19’ в  никелиде титана, 
ГЦК→ОЦК и ГЦК→ОЦТ в сплавах железа при-
вел к получению нового варианта кристаллогра-
фической теории мартенситного превращения 
(КТМП) [1, 2]. В  этом варианте деформация 
ГЦК-решетки по Бейну заменена деформацией 
сдвига по плоскости двойникования в  направ-
лении двойникования плюс деформация сжа-
тия-растяжения до получения кристаллической 
решетки мартенсита. В  КТМП была получена 
новая характеристика мартенситного превра-
щения  – релаксационный поворот мартенсит-
ного кристалла [3]. В дальнейшем КТМП была 
успешно использована для анализа мартенсит-
ных превращений в  сплавах Гейслера с  термо-
упругим мартенситом: В2→6М и  В2→14М [4, 5]. 
Представляло интерес применить эту теорию 
также для превращения ОЦК→ГПУ в цирконии.

Интерес к  исследованию структурных пре-
вращений в цирконии обусловлен востребован-

ностью высокопрочных коррозионностойких 
сплавов в  авиа- и  космической отраслях, в  хи-
мической промышленности и  атомной энер-
гетике. Цирконий является основой большой 
группы сплавов, упрочняемых при термической 
обработке. Комплекс механических свойств 
циркониевых сплавов в  значительной степени 
зависит от термокинетических условий реали-
зации полиморфного β→α-перехода, поэтому 
исследование механизма полиморфного пре-
вращения представляет практический инте-
рес. Высокотемпературная β-фаза циркония 
имеет объемно-центрированную кубическую 
решетку, низкотемпературная α-фаза — гекса-
гональную плотноупакованную решетку с  от-
ношением периодов с/а = 1.593 немного мень-
шим, чем характерное для идеальной упаковки 
с/а = 1.633. В равновесных условиях температура 
полиморфного β→α (ОЦК→ГПУ)-превращения 
составляет 862°С. Подробные структурные ис-
следования циркония и  его сплавов обобщены 
в  монографиях [6, 7]. Однако одних структур-
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ных исследований недостаточно, чтобы иметь 
полное представление о  механизмах получения 
наблюдаемой структуры мартенсита. Для этого 
необходимо провести кристаллографический 
анализ мартенситного превращения. Такой ана-
лиз может быть проведен на основе КТМП.

В работе [8] была изучена структура монокри-
сталла циркония, выращенного методом бести-
гельной электронно-лучевой зонной плавки при 
двух последовательных проходах со скоростью 
перемещения зоны расплава 3  мм/мин. В  про-
цессе зонного переплава температурный гради-
ент в зоне кристаллизации составлял 500 К ⁄см. 
Скорость охлаждения монокристалла в  интер-
вале температур полиморфного перехода была 
сопоставима со скоростью охлаждения на воз-
духе после высокотемпературного нагрева.

При охлаждении β-монокристалла циркония 
до температуры ~862˚С происходит полиморф-
ное β→α-превращение, в  результате которого 
формируется структура, состоящая из пакетов 
параллельных α-пластин. На рис.  1 представ-
лена макро- и  микроструктура в  продольном 
сечении псевдомонокристалла циркония после 
травления в  смеси разбавленных кислот HNO3 
и HF с добавлением перекиси водорода, демон-
стрирующая пакетное строение. Ширина пла-
стин в  разных пакетах, как в  поперечном, так 
и  в  продольном сечениях кристалла составляет 
от 10 до 30  мкм. Как было показано в  работах 
[8–13] пакетное строение характерно не только 
для монокристаллов циркония, но и для моно-
кристаллов титана, гафния и  сплавов гафний-
титан, выращенных методом зонной плавки.

Цель настоящей работы – кристаллографиче-
ский анализ мартенситного ОЦК→ГПУ-превра-
щения в  монокристалле циркония, выращен-
ного методом зонной плавки. Расчет выполнен 
с использованием программы Mathcad.

РЕЗУЛЬТАТЫ ИССЛЕДОВАНИЯ И ИХ 
ОБСУЖДЕНИЕ

Механизм деформации мартенсита при 
инвариантной решетке

Известно, что ориентационная связь α-фазы 
и  исходной β-фазы в  цирконии подчиняется 
ориентационным соотношениям Бюргерса: 
{110}β||(0001)α, <111>β||[1120]α [14]. Пластины 
(рейки) α-фазы обычно рассматривались как 
мартенситные кристаллы, имеющие инвари-
антную плоскость, совпадающую с  плоскостью 
пластин [7, 15]. В работах [8, 10] было проведено 
исследование ориентации пластин в  монокри-
сталлах циркония и титана методом EBSD и уста-
новлено, что пластины в пакете имеют одинако-
вую ориентацию. Факт одинаковой ориентации 
пластин в пакете исключает возможность тракто-
вать их как отдельные мартенситные кристаллы. 
Действительно, при одинаковой ориентировке 
реек изменение их формы вызовет точно такое 
же изменение формы всего пакета. Кроме того, 
при мартенситном превращении не должен по-
являться рельеф между пластинами одного паке-
та на полированной поверхности шлифа, кото-
рый, однако, наблюдается в [8]. Представляется 
более вероятной другая трактовка наблюдаемой 
реечной структуры в α-фазе циркония. Согласно 
этой трактовке весь пакет является одним мар-
тенситным кристаллом, а  пластинчатая струк-

Рис. 1. Макро- (а) и  микроструктура (б) псевдомонокри-
сталла циркония.
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тура  – результатом неоднородной деформации 
его при инвариантной решетке: возникают тон-
кие параллельные плоские слои локализованной 
сдвиговой пластической деформации, чередую-
щиеся со слабо деформированными широкими 
слоями мартенситного монокристалла. Выход 
СЛС на поверхность образца проявляется в виде 
рельефа, а  на микроструктурных снимках они 
видны в виде черных параллельных слегка вол-
нистых линий [8]. Чередование СЛС и широких 
слабо деформированных слоев создает ступень-
ки на границах пакетов.

Подобные линии (полосы) локализованной 
деформации наблюдались на стальных образцах 
при их растяжении. Такие полосы (линии) на 
поверхности образца получили название полос 
(линий) Чернова–Людерса [16, 17]. При этом 
плоскость деформации и  направление дефор-
мации были расположены под углом 45 граду-
сов к  оси растяжения, т.е. были параллельны 
направлению максимальных касательных на-
пряжений, возникающих при растяжении [16, 
с. 428]. Если предположить, что слои интенсив-
ной деформации, которые видны на поверх-
ности в  виде полос Чернова–Людерса, и  слои 
локализованного сдвига (СЛС), возникшие при 
превращении β→α в цирконии, имеют общие за-
кономерности, то, исходя из этого, следует ожи-
дать, что плоскость и направление сдвига в СЛС 
будут совпадать с направлением максимальных 
касательных напряжений, возникшими в  мар-
тенситном кристалле при перестройке решетки 
β→α. Был сделан расчет кристаллографического 
направления и  плоскости сдвига в  СЛС (При-
ложение). Было получено направление [3; 2; 
2]β и  плоскость (4;  3;  3). Аналогичный расчет, 
проведенный для превращения β→α в монокри-
сталле титана, дает такие же значения индексов 
направления и плоскости сдвига в СЛС. Такое 
совпадение обусловлено совпадением отноше-
ния aα/aβ титана с  аналогичным отношением 
в цирконии, которое равно 0.900±0.002 и от ко-
торого зависят значения вычисленных индек-
сов направления и  плоскости сдвига. Данное 
совпадение позволяет объединить эксперимен-
тальные результаты, получаемые на псевдомо-
нокристаллическом цирконии и титане, и про-
анализировать их вместе.

В монографии [7] представлены эксперимен-
тально определенные разными авторами значе-
ния индексов плоскостей габитуса при мартен-
ситном переходе β→α в  титане и  цирконии, из 
которых видно, что полученные данные имеют 

большой разброс от (433)β до (211)β. Такой раз-
брос можно объяснить разным напряженным 
состоянием решетки в  местах мартенситного 
превращения. Первые возникшие кристаллы 
α-фазы в монокристалле, вырастающие до боль-
ших размеров, вероятно будут иметь «плоскость 
габитуса» пластин в пакете (433)β, а в остальных 
кристаллах будут наблюдаться пакеты с  проме-
жуточными значениями «плоскости габитуса» 
от  (433)β до (211)β. В  работе [15] приводятся 
сведения, что экспериментально определенная 
«плоскость габитуса» в  цирконии с  пакетной 
структурой (плоскость поверхности пластин 
в пакете псевдомонокристалла) близка к {433}β. 
В свете наших представлений это означает, что 
СЛС параллельны кристаллографической пло-
скости {433}β. Таким образом, имеем хорошее 
совпадение расчетной ориентации СЛС с  экс-
периментально наблюдаемой «плоскостью габи-
туса».

В кристаллографической теории мартенсит-
ного превращения деформация формы записы-
вается как произведение четырех матриц [2]:

	 E=R1PB1Г,	 (1)

где произведение B1Г  – деформация решетки, 
Р  – деформация при инвариантной решетке, 
R1  – небольшой поворот мартенситного кри-
сталла для получения инвариантной плоско-
сти. Деформация решетки происходит сдвигом 
Г,  который сопровождается дополнительным 
перемещением атомов, в  результате которого 
имеем дополнительную чистую деформацию В1. 
Согласно КТМП, деформация сдвигом Г  про-
исходит по плоскостям и  в  направлениях, ти-
пичных для двойникования. Соответственно, 
для ОЦК‑решетки сдвиг должен происходить 
по плоскостям {112} в  направлениях <113>. 
В  данной работе, из эквивалентных вариантов, 
для расчетов выбран сдвиг по плоскости (211) 
в  направлении  [311]. В  соответствии с  выбран-
ным вариантом, на рис.  2 представлена схема 
деформации формы макроучастка пакета при 
мартенситном превращении β→α, согласно урав-
нению (1). Как показано на рисунке, основная 
деформация формы произошла в  плоскости 
(013)β. Поэтому восстанавливающий форму 
сдвиг Р должен происходить в той же плоскости 
(013)β. Исходя из этого условия, с помощью век-
торного уравнения находим направление сдвига 
в координатах β-фазы:
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Из полученных значений с помощью ориен-
тационных соотношений Бюргерса:
	 (013)β||(001)α [113]β||[010]α

определяем плоскость и  направление сдвига 
в  α-фазе в  трехзначных индексах. Получаем 
систему (510)α [350]α. Ближайшей системой 
легкого скольжения в  α-фазе является система 
(300)α[030]α. Если бы работала только одна систе-
ма скольжения, то получили бы СЛС с ориента-
цией, параллельной плоскости легкого скольже-
ния (300)α. Однако ориентация СЛС получается 
параллельной плоскости (510)α, которая развер-
нута относительно (300)α на 11.5 градусов. Оче-
видно, в  СЛС работают две системы легкого 
скольжения: (300)[030] и  (130)[330]. При этом 
величина сдвига по второй системе скольжения 
в 5 раз меньше, чем по первой. В итоге получает-
ся наблюдаемый сдвиг по системе (510)α [350]α, 
или в кубических координатах β-фазы это будет 
(433)[322]. Таким образом, для псевдомонокри-
сталла циркония, выращенного методом зонной 
плавки, установлен основной механизм пласти-
ческой деформации α-фазы при инвариантной 
решетке в  процессе мартенситного превраще-
ния. Из проведенного анализа следует, что каж-
дый пакет параллельных пластин нужно рассма-
тривать как единый кристалл, в  котором из-за 
неоднородной деформации возникла слоистая 
структура, состоящая из слабо деформирован-
ных слоев, разделенных между собой узкими 
слоями (СЛС), содержащими большое количе-
ство структурных дефектов [8, 10].

Расчет деформаций мартенсита
Для проведения расчета параметров мартен-

ситной структуры необходимо знать периоды 
решеток исходной фазы и  мартенсита, а  также 
механизм пластической деформации α-фазы 
в  процессе мартенситного превращения. Пред-
полагается [7], что ОЦК-решетка β-фазы имеет 
а=0.35878  нм, а  ГПУ-решетка α-фазы имеет 
а=0.32312  нм и  с=0.51477  нм. Значения перио-
дов кристаллических решеток взяты при ком-
натной температуре.

Матрица, описывающая сдвиг Г, имеет вид:

	 Г = ⋅












⋅−T T1

1 0 17677 0
0 1 0
0 0 1

.
,	 (3)

Рис. 2. Деформация и восстановление формы макроучастка 
монокристалла при β→α-превращении: а – сечение по пло-
скости (011)β, б – сечение по плоскости (211). На рисунке 
(а) показано: OBCD  – исходная форма макроучастка, 
OHJG – его форма после деформации сдвигом (Г) по пло-
скости (211) в направлении [111], OLSF – этот же макроуча-
сток после дополнительной деформации В1, OAMN – фор-
ма макроучастка после восстанавливающей деформации Р2 
при инвариантной решетке в α-фазе, практически совпадает 
с исходной формой в данном сечении. На рисунке (б) пока-
зан тот же макроучасток в сечении (211)β: OATW – исходная 
форма, OAEQ  – после деформаций Р5В1Г. На рисунке (в) 
показана деформация круга при деформации В1Г: D – исход-
ная форма в виде круга, Н – она же после деформации В1Г. 
Выбранный макроучасток имеет форму прямоугольного 
параллелепипеда, расположенного внутри пакета. Ребра 
макроучастка выбраны параллельно направлениям [011]β, 
[100]β и  [011]β; длина ребер прямо пропорциональна соот-
ветствующим межплоскостным расстояниям.
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где T =
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  – матрица перехода от 

исходной кубической системы координат к  ку-
бической системе координат, построенной так, 
что ось х параллельна направлению сдвига, a ось 
у параллельна нормали к плоскости сдвига. T -1 – 
обратная ей матрица. Для того чтобы получить 
заданные параметры решетки α-фазы, нужна до-
полнительная деформация В1, которую найдем 
из диагональной матрицы D1: В1=T –1·D1·T, где
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Теперь можно вычислить деформацию ре-
шетки B B= ⋅1 Г . В итоге получаем:

	 B =
− −0 89681 0 07156 0 07156

0 05843 1 05645 0 04191
0 05843 0 041

. . .

. . .

. . 991 1 05645.





















.	 (5)

Деформацию D1 представим в  виде произве-
дения четырех матриц: D1=D5·D4· D3· D2:
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Как видно из данных уравнений (6–9), D2 и D3 
соответствуют чистому сдвигу, D4 соответствует 
растяжению, а  D5 соответствует всестороннему 

расширению. Аналогичным образом предста-
вим деформацию решетки: B= B5·B4B3B2, где

	 B2=T –1·D2·
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·T,	 (10)

	 B3=Т –1·D3·Т,	 (11) 
	 B4=Т –1·D4·Т,	 (12) 
	 B5=Т –1·D5·Т.	 (13)

Теперь по отдельности находим для каждой 
деформации B2, B3 и  B4 подходящие системы 
скольжения в  решетке мартенсита, которые 
компенсируют деформацию формы. Вначале 
находим деформацию Р2 для восстановления ис-
ходной формы кристалла мартенсита, нарушен-
ной сдвиговой деформацией В2:

	 P2=B2
–1 = T D T− ⋅ ⋅
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Такая деформация может быть получена 
при сдвиге по СЛС, параллельном плоскости 
(4.01566; 3; 3)β, в  направлении [–2.98830; 2; 2]. 
Для определения величины сдвига составим 
уравнение:
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где φ – угол релаксационного поворота кристал-
ла мартенсита, g – величина сдвига и К – матри-
ца перехода от исходной кубической системы 
координат к системе координат СЛС:

	 K =
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В результате решения уравнения (15) с помо-
щью программы Mathcad, получаем угол релак-
сационного поворота φ=0.4579° и  g=–0.1998. 
Таким образом, деформация формы кристалла, 
полученная при деформации решетки В2, полно-
стью компенсируется последующим сдвигом по 
СЛС и небольшим поворотом кристалла мартен-
сита.

Далее находим деформацию Р3 для восстанов-
ления формы кристалла, нарушенной деформа-
цией В3:
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Как показано на рис.  2б, данная деформа-
ция сжатия–растяжения получается при одно-
временной работе двух эквивалентных пира-
мидальных систем скольжения (1212)[1213] 
и (3232)[3233] в мартенситном кристалле. Ана-
логично находим деформацию Р4 для восстанов-
ления исходной формы кристалла, нарушенной 
деформацией растяжения В4 вдоль направления 
[013]β:

P4=B4
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Эта деформация сжатия, компенсирующая 
деформацию растяжения в направлении парал-
лельном направлению [013]β, получается при 
одновременной работе эквивалентных пирами-
дальных систем скольжения {1212}<1213> в мар-
тенситном кристалле, расположенных сим-
метрично относительно направления сжатия. 
В результате этой деформации одноосное удли-
нение В4 полностью компенсируется. Теперь за-
пишем итоговую деформацию формы при мар-
тенситном превращении:
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Таким образом, Е=В5.

Интерпретация полученных результатов
Как следует из уравнения (19), при мартен-

ситном превращении β→α в  цирконии проис-
ходит полное восстановление исходной формы 
кристалла мартенсита в  результате его дефор-
мации при инвариантной решетке. При этом 
сохраняется только всестороннее расширение – 
объемный эффект превращения. При частич-
ном восстановлении формы, как это происходит 
в  других мартенситных превращениях, вокруг 
растущего кристалла возникает напряженное 
состояние первого рода, которое с одной – пре-
пятствует росту кристалла, а  с  другой стороны 
способствует возникновению вблизи его грани-
цы кристаллов мартенсита другой ориентации 
[18]. В  результате получается мелкокристалли-
ческая мартенситная структура.

На рис.  2в видно, что наиболее полное вос-
становление формы за один сдвиг должно про-
изойти при сдвиге в направлении ОМ. В резуль-
тате расчета плоскости и  направления такого 
сдвига, было получено: [322]β(433)β (Приложе-
ние). Предполагается, что данный сдвиг осуще-
ствляется скольжением, происходящим в  СЛС 
по двум системам призматического скольже-
ния [1210] (3010) и [3320] (1300), или при пере-
ходе к записи в трехзначных индексах это будет 
[030]α(300)α и  [330]α (130)α, а  относительно ис-
ходной системы координат:

	 [0.4943; –0.5028; –0.5028]β 

	 (–1.0056; –0.4943; –0.4943)β

и

	 [–0.0113; –1.0000; –1.0000]β 

	 (1.9999; –0.0113; –0.0113)β.

Запишем уравнение (19) в другом виде:

	 E≈R1·(P4·P3·P5)·B1·Г,	 (20)

где

	 R K1
1

0
0

0 0 1
= ⋅

−











−

cos( ) sin( )
sin( ) cos( )

ϕ ϕ
ϕ ϕ KK ,	 (21)

	 P K
g

K5
1

1 0
0 1 0
0 0 1

= ⋅





















− .	 (22)

Если сопоставить уравнение (20) с уравнени-
ем (1), то можно установить, что

	 P1=P4·P3·P5.	 (23)

Учитывая, что деформация Р5 осуществляется 
скольжением по двум призматическим системам 
[1210] (3010) и  [3320] (1300), а  деформации Р3 
и  Р4 осуществляются скольжением по пирами-
дальным системам {1212}<1213>, то получается, 
что при деформации Р1 может быть задейство-
вано несколько систем скольжения, в  то время 
как в  мартенситах с  более мелкой структурой 
(например, в сплавах железа) обычно действует 
только одна система скольжения. Действие од-
ной системы скольжения позволяет получить 
только инвариантную плоскость, но не позво-
ляет сделать форму кристалла мартенсита по-
добной форме его прообраза в  исходной фазе. 
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Для этого нужны еще другие системы скольже-
ния (двойникования). В  этом случае подгонка 
формы макроучастка мартенсита, содержащего 
большое количество кристаллитов мартенсита, 
достигается за счет равного количества кристал-
литов эквивалентных ориентировок, распреде-
ленных равномерно по всему макроучастку. При 
этом происходит взаимная компенсация напря-
жений первого рода от отдельных кристалли-
тов [19].

Релаксационный поворот R1 кристалла мар-
тенсита на угол φ=0.4579° происходит вокруг 
направления [013]β, которое параллельно на-
правлению [0001] в α-фазе. При таком повороте 
кристалла мартенсита сохраняется параллель-
ность плоскостей (0001)α и (013)β, но направле-
ние [3230] будет отклонено от направления [311] 
исходной фазы на 0.4579°. Из-за этого отклоне-
ния получается, что ориентационное соотноше-
ние Бюргерса выполняется не совсем точно по 
направлению.

Важной особенностью β→α-превращения 
в цирконии является то, что сдвиг при деформа-
ции решетки аустенита и сдвиг при деформации 
мартенсита при инвариантной решетке имеют 
одну общую плоскость, в которой лежат их на-
правления сдвига и нормали к плоскости сдвига, 
как на рис. 2а. В ранее исследованных нами дру-
гих мартенситных превращениях эти сдвиги не 
имели такой общей плоскости, поэтому сдвиг 
при деформации инвариантной решетки не мог 
компенсировать значительную часть деформа-
ции формы, вызванной деформацией решетки. 
В  данном мартенситном превращении локали-
зованный сдвиг по СЛС почти возвращает фор-
му α-кристалла к форме его прообраза в β-фазе.

ВЫВОДЫ
1.  При полиморфном β→α-превращении 

в монокристалле циркония, выращенном мето-
дом зонной плавки, образуется структура, со-
стоящая из пакетов параллельных пластин. На 

основании анализа экспериментальных резуль-
татов в  ранее опубликованных работах предло-
жено рассматривать пакет как единичный мар-
тенситный кристалл.

2.  Построен вариант кристаллографиче-
ской теории мартенситного превращения для 
β→α‑превращения в  монокристалле циркония. 
Согласно теории механизм превращения вклю-
чает главные характеристики мартенситного 
превращения: деформацию решетки и  дефор-
мацию при инвариантной решетке. В  данном 
мартенситном превращении деформация при 
инвариантной решетке идет до достижения 
формы кристалла, совпадающей с формой про-
образа.

3.  Деформация мартенсита при инвариант-
ной решетке складывается из двух частей. Первая 
(основная) часть возвращает форму кристалла 
к размерам его прообраза в базисной плоскости 
(0001). Данная деформация состоит из скольже-
ния по двум кристаллографически эквивалент-
ным призматическим плоскостям. Скольжение 
сосредоточено в  узких слоях локализованного 
сдвига, что приводит к  образованию пластин-
чатой структуры пакета. Вторая часть оконча-
тельно возвращает форму кристалла к  форме 
прообраза. Она состоит из скольжения по пира-
мидальным плоскостям. Важной особенностью 
β→α-превращения в цирконии (титане, гафнии) 
является то, что сдвиг при деформации решетки 
аустенита и  сдвиг при деформации мартенсита 
при инвариантной решетке имеют одну общую 
плоскость, в  которой лежат их направления 
сдвига и нормали к плоскости сдвига. Этот факт 
облегчает восстановление формы и способству-
ет росту больших кристаллов мартенсита.

Работа выполнена в  рамках государствен-
ного задания МИНОБРНАУКИ России (темы 
«Структура» №  122021000033-2 и  «Давление» 
№ 122021000032-5).

Авторы данной работы заявляют, что у  них 
нет конфликта интересов.
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ПРИЛОЖЕНИЕ
Расчет плоскости и направления сдвига, матрицы К и угла релаксационного поворота при мар-

тенситном превращении в цирконии. (Расчет выполнен на компьютере с помощью программы Мат-
кад 11.)
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CRYSTALLOGRAPHIC THEORY AND MECHANISM OF THE 
POLYMORPHIC β→α TRANSITION IN A ZIRCONIUM SINGLE CRYSTAL

V. M. Gundyrev1, *, V. I. Zel’dovich1, and Yu. V. Khlebnikova1, **
1Mikheev Institute of Metal Physics, Ural Branch, Russian Academy of Sciences, 

Ekaterinburg, 620108 Russia
*e-mail: gundyrev@imp.uran.ru
**e-mail: yulia_kh@imp.uran.ru

A crystallographic theory of the polymorphic bcc → hcp transition in a  zirconium single crystal has been 
formulated. According to the theory, a  mechanism of the transition includes the main parameters of the 
martensitic transformation, namely, the lattice strain and the strain in an invariant lattice. The package of 
parallel plates that are formed during the transformation is considered as a  single martensite crystal. It has 
been established that the deformation of martensite during this transition (with an invariant lattice) is aimed at 
restoring the shape of the initial section of the bcc phase (prototype), rather than at obtaining an invariant plane. 
The calculation shows that shape restoration in the basal plane of the hcp phase is mainly caused by the action 
of two systems of prismatic sliding. The sliding is concentrated in narrow layers of localized shear, which leads 
to the formation of a lamellar structure of the package. The shape restoration along the c axisoccurs due to the 
pyramidal sliding.

Keywords: zirconium single crystal, polymorphic transition, lattice strain, pyramidal and prismatic sliding
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МАРТЕНСИТНЫЕ ФАЗЫ В МЕТАСТАБИЛЬНЫХ СПЛАВАХ 
НА ОСНОВЕ Cu–Zn С ЭФФЕКТОМ ПАМЯТИ ФОРМЫ
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Используя просвечивающую и  растровую электронную микроскопию, оптическую металлографию 
и  рентгеноструктурный анализ, изучены мартенситные превращения в  сплавах с  эффектом памяти 
формы Сu–38Zn и Сu–39.5Zn (мас.%). При охлаждении образца до низких температур в колонне про-
свечивающего электронного микроскопа установлены особенности морфологии и тонкой структуры 
мартенсита и микродифракции электронов в сплавах. Определены структурные типы мартенситных 
фаз в сплавах Сu–38Zn: β2′(3R) и γ2′(2H) и Сu–39.5Zn: β2″(9R) и γ2′(2H). Предложены кристаллографи-
ческие модели мартенситной перестройки в сплавах, основанные на анализе дифракции рентгенов-
ских лучей и электронов, в том числе диффузного рассеяния электронов, а также дефектов упаковки 
внутренней субструктуры мартенсита.

Ключевые слова: (α+β)-латунь, термоупругое мартенситное превращение, просвечивающая электрон-
ная микроскопия, микроструктура, микродифракция, диффузные эффекты, закалка, эффект памяти 
формы

DOI: 10.31857/S0015323024080057 EDN: JWOJMS

ВВЕДЕНИЕ
Инициируемые термоупругим мартенситным 

превращением (ТМП) эффекты памяти фор-
мы (ЭПФ), гигантские сверхупругость и  демп-
фирование выделяют цветные сплавы и  стали 
в  особый отдельный класс новых практически 
важных конструкционных полифункциональ-
ных материалов. Сплавы с ЭПФ могут обладать 
целым рядом необычных и исключительно важ-
ных физических явлений, регулируемых внеш-
ними температурными, силовыми, магнитными 
и электрическими воздействиями [1–7].

Медные β-сплавы с  ТМП и  ЭПФ систем 
Cu–Zn, Cu–Zn–Al, Cu–Zn–Sn, Cu–Al–Ni 
и  других, отличаются относительно низкой 
стоимостью производства и  последующей тех-
нологической обработки, а  также превосход-
ными тепло- и электропроводностью [1–3]. При 
этом разработка методов первичного синтеза, 
включающая оптимальное легирование сплавов 
и последующее температурное и деформацион-
ное воздействие с целью повышения механиче-
ских характеристик для разнообразного инду-

стриального применения становится важной 
задачей [8].

Известно, что медные β-сплавы в  предмар-
тенситном состоянии испытывают сильное 
размягчение модуля упругости C ′ и рост упру-
гой анизотропии A [2, 3, 6, 7]. Вследствие этого 
большие упругие напряжения концентриру-
ются на границах зерен, что и является основ-
ной причиной повышенной хрупкости сплавов. 
В  наших работах [9–13] было установлено су-
щественное ослабление охрупчивания медных 
сплавов с ЭПФ за счет радикального уменьше-
ния размеров зерен и увеличения протяженно-
сти их границ. Особый интерес представляют 
исследования микроструктуры и механическо-
го поведения медных атомноупорядоченных по 
типу B2(β2) ОЦК-сплавов системы Cu–Zn, спо-
собных к  ТМП [1–3, 14, 15]. Так, на диаграм-
ме мартенситных превращений (рис.  1) пред-
ставлены температурно-концентрационные 
зависимости критических температур начала 
ТМП  (Мн) и  так называемого взрывного мар-
тенсита (MВ). Видно, что данные критические 
температуры отличает сильная концентрацион-
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ная зависимость (75°С на 1 ат.%), что согласу-
ется с аналогичными данными, приведенными 
в работах [3, 14, 15]. Температурный гистерезис 
ТМП составляет от 10 до 50°С в зависимости от 
химического состава сплава и способа охлажде-
ния. Специфической особенностью фазового 
состава данных медных сплавов является то, 
что даже при температурах 800–900°С на диа-
грамме фазовых равновесий в них сохраняется 
двухфазное α(ГЦК)+β(ОЦК)-состояние. Это 
предполагает возможность образования двух-
фазного состояния (α+β) не только в  литых 
сплавах, но и  при гомогенизирующем отжиге 
после ковки.

В настоящее время имеются работы по ато-
мистическому моделированию процессов фор-
мирования структуры и  мартенситных пере-
ходов в  различных сплавах с  ЭПФ [16], в  том 
числе в  сплавах Гейслера [17]. Это позволяет 
получить дополнительную информацию о меха-
низмах происходящих процессов с точки зрения 
электронной структуры и динамики кристалли-
ческой решетки. Однако работы, включающие 
глубокий анализ тонкой структуры, формирую-
щейся при ТМП в сплавах системы Cu–Zn, от-
сутствуют. Кроме того, в данных медных сплавах 
современными методами электронной микро-
скопии высокого разрешения и  микродифрак-
ции электронов сами мартенситные превраще-
ния почти не изучены [2, 3, 6, 14].

В нашей работе [15] установлены и  подроб-
но исследованы, в  том числе с  использова-
нием in  situ эксперимента в  просвечивающим 
электронном микроскопе, эффекты диффуз-
ного рассеяния электронов в  сплавах Cu–Zn. 
Были обнаружены диффузные экстрарефлексы 
(сателлиты) типа 1/2, 1/3, 1/6 <110>*, которые 
обусловлены формированием промежуточных 
структур сдвига ПСС-I и ПСС-II в предмартен-
ситном B2-состоянии. Показано, что они явля-
ются структурными предвестниками мартенсит-
ных фаз 3R, 9R и 2H. Целью настоящей работы 
является изучение структурных особенностей 
мартенситных фаз в данных сплавах Cu–Zn.

МАТЕРИАЛ И МЕТОДЫ ИССЛЕДОВАНИЯ
Сплавы Сu–38Zn и Сu–39.5Zn были выплав-

лены из высокочистых компонентов Cu, Zn (чи-
стотой 99.99%). Литые слитки сплавов отжигали 
в печи при температуре 820°C, 4 ч, затем ковали 
при 800°С в прутки и закаливали в воду. Микро-
структуру и  фазовый состав изучали методами 
рентгеновской дифрактометрии (РД), используя 
монохроматизированное медное излучение Kα 
на дифрактометре ДРОН-3М; оптической ме-
таллографии (ОМ) на микроскопе АЛЬТАМИ; 
растровой электронной микроскопии (РЭМ) на 
микроскопе Tescan Mira (Чехия) с термоэмисси-
онным катодом. Тонкую структуру мартенсита 
исследовали на просвечивающих электронных 
микроскопах (ПЭМ) Tecnai G2 30 (Нидерланды) 
и JEM 200CX (Япония) при ускоряющих напря-
жениях 300 и 160 кВ соответственно. Для экспе-
римента in situ при отрицательных температурах 
образцы помещали в  специальный держатель 
с возможностью охлаждения.

РЕЗУЛЬТАТЫ ИССЛЕДОВАНИЙ
Рентгеновские дифрактограммы представле-

ны на рис. 2, из которых следует, что закаленные 
сплавы при комнатной температуре находятся 
в  двухфазном α(ГЦК)- и  β(ОЦК)-состоянии. 
Количество ГЦК- и ОЦК-фаз в сплаве Сu–38Zn 
практически совпадает, что следует из близо-
сти интенсивностей их брэгговских отражений 
111ГЦК и  110ОЦК. Параметры элементарных яче-
ек составляют aГЦК=0.3685  нм, aОЦК=0.2939  нм. 
В  сплаве Сu–39.5Zn количество α-фазы не 
превышает 25–35% от массовой концентра-
ции остаточной β-фазы. Параметры элемен-
тарных ячеек: aГЦК=0.3681  нм, aОЦК=0.2929  нм. 
Был вычислен объемный эффект превраще-

Рис. 1. Диаграмма фазовых мартенситных превращений 
в сплавах Cu–Zn [2].
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ния ∆V/V=(VОЦК–VГЦК)/VОЦК, который составил 
1.5% для сплава Сu–38Zn, и  0.75% для сплава 
Сu–39.5Zn.

Типичные ОМ картины зеренной микро-
структуры закаленных после ковки сплавов 
Сu–38Zn и Сu–39.5Zn приведены на рис. 3а, б. 
Средний размер зерен составляет менее 100 мкм.

РЭМ-изображения данных сплавов при 
КТ представлены на рис.  3в, г. Внутризерен-
ная структура сплава Сu–38Zn отличается 

тонкодвойникованным строением мартенсита 
(рис.  3в). В  сплаве Сu–39.5Zn наблюдаются 
только отдельные плоские следы контраста, 
пересекающие аустенитные зерна по разным на-
правлениям (рис. 3г, отмечен стрелкой). Можно 
заключить, что в  соответствии с  диаграммой 
мартенситных превращений в  данных сплавах 
(рис.  1) сплав Сu–38Zn испытал прямое ТМП. 
Закаленный сплав Сu–39.5Zn остается в основ-
ном аустенитном β-состоянии при КТ, посколь-

Рис. 2. Рентгеновские дифрактограммы сплавов Сu–38Zn (а) и Сu–39.5Zn (б) и соответствующие штрихдиаграммы отра-
жений hkl α(ГЦК)- и β(ОЦК)-фаз.
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ку мартенситная температура Мн ТМП в  нем 
близка к –70°С.

Подробные исследования, выполненные 
ПЭМ-методом, включая in situ эксперименты 
в приставке для охлаждения, позволили устано-
вить тонкие особенности микроструктуры мар-
тенсита. На рис. 4 и рис. 5 представлены ПЭМ-
изображения закаленного сплава Сu–38Zn при 
КТ. По данным расшифровки микроэлектроно-
грамм установлено, что в  сплаве присутствует 
мартенсит двух структурных типов β′2 (3R-ГЦК) 
и γ′2 (2H-ГПУ) (рис. 4в, е; рис. 5 в, д, е). Из дан-
ных РД, представленных на рис. 2а, также сле-
дует, что структурные типы и  межплоскостные 
расстояния 3R-мартенсита и  α(ГЦК)-фазы со-
впадают. Микроструктура мартенсита характе-
ризуется пакетной морфологией кристаллов, 
тонкодвойникованных по плоскостям типа {111} 
ГЦК или {001} ГПУ соответственно. При этом на 
микроэлектронограммах наряду с  рефлексами 
данных фаз наблюдаются протяженные штрихи 
диффузного рассеяния по <111>* от тонкодвой-
никованной субструктуры в  случае 3R-мар-
тенсита (рис.  5в, д,  е). В  случае 2H-мартенсита 
штрихи диффузного рассеяния <001>* отвечают 
дефектам упаковки по {001} (рис. 4в, е).

На рис.  6 представлены ПЭМ-изображения 
закаленного сплава Сu–39.5Zn, полученные 

in  situ при охлаждении в  колонне микроскопа 
до  –150°С. По данным расшифровки микро-
электронограмм видно, что сплав находится 
в трехфазном состоянии β2(B2), γ′2(2H) и β″2(9R). 
Ось зоны (о.з.) <111>* β-матрицы отвечает пло-
скости микроэлектронограммы {111}*, на кото-
рой наблюдается соответствующие рефлексы 
β-матрицы, практически совпадающие с  ре-
флексами обеих мартенситных фаз. Кроме того, 
в случае γ′2(2H)-мартенсита присутствуют допол-
нительные экстрарефлексы, располагающиеся 
в положениях типа 1/2<110>* (обозначены 001). 
В  случае β″2(9R)-мартенсита обнаруживаются 
экстрарефлексы в  эквидистантных положениях 
типа 1/3<110>* (обозначены 003), свидетель-
ствуя о девятислойной упаковке 9R-мартенсита, 
в отличие от трехслойной упаковки 3R-мартен-
сита, выявленного в сплаве Сu–38Zn. Получен-
ные результаты согласуются с известными дан-
ными рентгеновского фазового анализа [2,  3]. 
Обращает на себя внимание, что изменение 
структурного типа мартенситной фазы 3R на 
длиннопериодный тип 9R не влияет на наклон 
температурно-концентрационной зависимости 
критических температур мартенситного превра-
щения в данных сплавах.

Еще раз подчеркнем, что дополнитель-
ные штрихи диффузного рассеяния вдоль 

Рис. 4. Светло- (а, г, д) и темнопольное (б) ПЭМ-изображения γ′2(2H) мартенсита и соответствующие микроэлектроно-
граммы с осями зон (о.з.) в индексах аустенитной β-матрицы, близкими [311] (в) и [310] (е) в сплаве Cu–38Zn при КТ.
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Рис. 5. Светлопольные ПЭМ-изображения (а, б, г) двойникованного β′2(3R)-мартенсита и соответствующие микроэлек-
тронограммы (в, д, е) с о.з. [110]* в индексах 3R(ГЦК)-мартенсита в сплаве Cu–38Zn при КТ. Стрелками отмечены направ-
ления <111>, перпендикулярные тонким двойникам в 3R-мартенсите.
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Рис. 6. Светло- (а, г, д) и темнопольные (е) ПЭМ-изображения и соответствующие микроэлектронограммы с о.з. [111]* 
в индексах аустенитной β2-матрицы (б – о.з. [010]* 9R-мартенсита, в – о.з.[010]* 2H-мартенсита) мартенсита в сплаве Cu–
39.5Zn при –150°C.
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<110>* β2  – В2 на микроэлектронограммах 
(рис.  5в, д,  е; рис.  6б, в) обусловлены присут-
ствием в микроструктуре кристаллов мартенси-
та хаотических дефектов упаковки (ХДУ). И это 
согласуется с наблюдаемым по плоскостям типа 
{111}β2||{001}β″2||{001}γ′2 полосчатым контрастом 
их следов на светло- и темнопольных ПЭМ-изо-
бражениях (рис. 6а, г–е).

Таким образом, в  результате проведенных 
исследований установлено, что пакетная про-
странственная организация является основ-
ным элементом мартенситной микроструктуры 
в  сплавах Cu–Zn. По дифракционным данным 
внутренняя дисторсия кристаллов плотноупако-
ванного термоупругого мартенсита вследствие 
структурного механизма ТМП незначительно 
отличается от исходной симметрии B2-аусте-
нита. Структуры аустенита и  мартенситных 
фаз близки, насколько это возможно при иной 
симметрии кристаллической решетки мар-
тенситных фаз. Экспериментально этот вывод 
подтверждается, во-первых, тем, что рефлексы 
образующихся мартенситных кристаллов фаз 

β′2, β″2 и  γ′2 располагаются на месте основных 
рефлексов β2-матрицы и  в  виде экстрарефлек-
сов типа 1/3 и 1/2 (см. микроэлектронограммы 
на рис. 4–6). Появление данных экстрарефлек-
сов обусловлено разной периодичностью насле-
дуемых от B2-аустенита плотноупакованных 
плоскостей друг относительно друга: утроением 
в случае 3R-фазы, девятикратностью в 9R-фазе, 
удвоением в  2H-фазе. Во-вторых, установлено, 
что при их зарождении и росте появляется боль-
шое количество планарных ХДУ, параллельных 
плотноупакованной базисной плоскости типа 
(111) β′2 или (001) β″2- и γ′2- мартенситных фаз. 
Эти базисные плоскости соответствуют системе 
низкомодульного сдвига {110}<130>, присущего 
B2-аустениту сплавов. Появление ХДУ, очевид-
но, обусловлено многозародышевым механиз-
мом образования кристаллов мартенсита. При 
этом наблюдаются характерные особенности 
дифракционного контраста и  диффузного рас-
сеяния в виде четких сплошных штрихов, прохо-
дящих через брэгговские рефлексы. На основа-
нии вышеизложенного обоснованно могут быть 

Рис. 7. Схемы перестройки кристаллической решетки типа B2→3R(ABC) (а), B2→9R(ABCBCACAB) (б) и B2→2H(AB) (в) мар-
тенситов в сплавах Cu–Zn.
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предложены реальные механизмы перестройки 
кристаллической решетки типа B2→3R(ABC), 
B2→9R(ABCBCACAB) и B2→2H(AB), представлен-
ные в виде схем на рис. 7.

ВЫВОДЫ
В работе были детально исследованы микро-

структура, морфология и пространственная па-
кетная организация кристаллов термоупругих 
мартенситных фаз в  медных B2-сплавах Cu–
38Zn и Cu–39.5Zn.

1.  Обнаружено, что в сплаве Cu–38Zn образу-
ются две мартенситные фазы типа 3R и 2H. Тогда 
как в  сплаве Cu–39.5Zn, в  котором имеет место 
низкотемпературное ТМП, образуются кристал-
лы длиннопериодного 3R/9R-мартенсита наряду 
с гексагональным мартенситом типа 2H. Длинно-
периодность определяет появление экстрарефлек-
сов типа 003 (утроения 1/3 <110>*) на  микро-
электроннограммах. Внутреннюю структуру всех 
мартенситных фаз характеризует большое количе-
ство планарных хаотических дефектов упаковки.

2.  Предложен кристаллографический ме-
ханизм зарождения и  роста термоупругого 
мартенсита β2(B2)→β2′(3R), β2(B2)→β2″(9R), 
и β2(B2)→γ2′(2H) на основе проведенных микро-
структурных исследований.

Постановка задачи, синтез сплавов, исследо-
вания, посвященные изучению фазовых превра-
щений, аустенитных и  мартенситных структур 
сплавов Cu–38Zn и Cu–39.5Zn методами опти-
ческой и растровой электронной микроскопии, 
а  также рентгеновской дифракции, и  обсужде-
ние их результатов, выполнены А.Э.  Свиридом 
и Д.И. Давыдовым за счет средств Российского 
научного фонда (проект РНФ №  22-72-00056, 
https://rscf.ru/project/22-72-00056/, ИФМ УрО 
РАН, Свердловская обл.).
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(тема «Структура», № Г.р. № 122021000033-2).
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MARTENSITE PHASES IN Cu–Zn METASTABLE ALLOYS 
WITH THE SHAPE MEMORY EFFECT

N. N. Kuranova1, V. G. Pushin1, A. E. Svirid1, *, and D. I. Davydov1

1Mikheev Institute of Metal Physics, Ural Branch of the Russian Academy of Sciences, 
Ekaterinburg, 620108 Russia
*e-mail: svirid@imp.uran.ru

The martensitic transformations in Cu–38Zn and Cu–39.5Zn (wt %) alloys with shape memory effect have 
been studied using a combination of transmission and scanning electron microscopy, optical metallography, 
and X-ray diffraction analysis. The cooling of the specimen to low temperatures in the transmission electron 
microscope column has revealed the features of martensite morphology and fine structure, as well as electron 
microdiffraction in the alloys. The structural types of martensite phases β2′(3R) and γ2′(2H) have been identified 
in Cu–38Zn alloys, as well as β2″(9R) and γ2′(2H) – in Cu–39.5Zn alloys. The proposed crystallographic models 
of martensitic rearrangement in alloys are based on an analysis of X-ray and electron diffraction, including 
diffuse electron scattering, as well as based on the packing defects of the internal substructure of martensite.

Keywords: α  + β  brass, thermoelastic martensitic transformation, transmission electron microscopy, 
microstructure, microdiffraction, diffuse effects, quenching, shape memory effect
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Методом классической молекулярной динамики с применением момент-тензорного потенциала меж-
атомного взаимодействия были исследованы диффузионные свойства чистого ОЦК β-Zr в диапазоне 
температур 1800–2100 К. Использованный потенциал был предварительно обучен на данных перво-
принципных расчетов и верифицирован путем сравнения расчетных величин с доступными экспери-
ментальными и  теоретическими данными. Построенный потенциал воспроизводит температурный 
фазовый переход из ГПУ α-Zr в ОЦК β-Zr, экспериментальные значения коэффициента термическо-
го расширения и  коэффициента диффузии, а  также рассчитанные из первых принципов уравнения 
состояния обеих фаз при низких температурах. Получена зависимость коэффициента самодиффузии 
в цирконии в зависимости от деформации в диапазоне от –3% до 3%. Показано, что плавление иска-
женной структуры может происходить при температуре ниже температуры плавления недеформиро-
ванного кристалла.

Ключевые слова: цирконий, коэффициент диффузии, деформация, молекулярная динамика, машинно-
обученный потенциал межатомного взаимодействия
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ВВЕДЕНИЕ
Диффузия в  материалах влияет на протека-

ние огромного числа различных процессов от 
фазовых превращений до разрушения кристал-
лической решетки. Обычно при эксплуатации 
материалов в  реальных условиях происходит 
их нагружение, элементы конструкций испы-
тывают различные напряжения, которые при-
водят к деформациям, а изменения в структуре 
материала могут влиять на скорость протекания 
диффузионных процессов. Например, в работах 
[1,  2] рассматривается влияние приложенного 
к  образцам ванадия и  нанокристаллического 
железа напряжения на коэффициент диффу-
зии атомов водорода и  азота соответственно. 
В  последнее время также активно изучается 
обратный эффект, когда диффузия индуци-
рует напряжения и  деформацию электродов, 
что в  конечном итоге приводит к  разрушению 
аккумуляторов при многократном повторении 
циклов зарядки–разрядки [3–6]. В работе [7] по-
казано, что приложенное напряжение может вы-
зывать плавление материала посредством диф-
фузии. Коэффициент диффузии зависит также 

от анизотропии в  материалах, что было пока-
зано для α-Zr (ГПУ) с помощью метода Монте-
Карло в работе [8]. Результаты эксперименталь-
ного исследования диффузионных процессов 
в  чистом Zr в  диапазоне температур от 1400 до 
1800 К приводятся в работе [9]. Авторами была 
установлена зависимость коэффициента диффу-
зии в β-Zr (ОЦК) от температуры и рассчитана 
энергия активации. Моделирование процессов 
диффузии через межзеренные границы, диффу-
зии кластеров собственных междоузельных ато-
мов и самодиффузии методом классической мо-
лекулярной динамики успешно проводится для 
различных металлов, например, титана, ниобия 
и ванадия [10–12]. С помощью такого моделиро-
вания рассчитывают коэффициенты и  энергии 
активации процесса диффузии, стабильность 
межзеренных границ и  энергию образования 
точечных дефектов в  материале. В  работе [13] 
методами молекулярной динамики было пока-
зано, что гидростатические и сдвиговые дефор-
мации влияют на диффузию междоузельных 
дефектов в ОЦК-железе и ванадии. В работе [14] 
была построена модель кручения под высоким 
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давлением для сплавов Cu–Co, показывающая 
влияние возникающей деформации на фазовые 
превращения в сплаве.

Таким образом, диффузия может оказывать 
существенное влияние на механические и проч-
ностные свойства различных материалов. Ис-
следование данного влияния особенно актуаль-
но для металлов, составляющих основу широко 
применяемых конструкционных сплавов. В  то 
же время некоторые металлы обладают уникаль-
ными характеристиками, но требуется углублен-
ное изучение их поведения в  различных усло-
виях для разработки улучшенных сплавов на их 
основе. Так, например, цирконий и  сплавы на 
его основе являются перспективной заменой ти-
тановым сплавам в качестве материала для им-
плантатов из-за низкой цитотоксичности, отсут-
ствия мутагенности и канцерогенности, а также 
высокой биосовместимости и  коррозионной 
стойкости [15]. Сплавы на основе Zr, такие как 
Zircaloy-2 и  Zircaloy-4 [16], а  также α+β-сплав 
Zr–2.5Nb [17] используются в ядерной промыш-
ленности в  качестве материалов для реакторов, 
благодаря низкому сечению захвата нейтронов.

Цирконий является 4d-металлом, находится 
в  одной группе с  титаном и  обладает схожими 
с ним свойствами. Так же, как и титан, цирко-
ний может существовать в  трех кристалличе-
ских модификациях: низкотемпературном α-Zr, 
высокотемпературном β-Zr и  гексагональной 
ω-фазе, которая образуется под давлением. При 
отсутствии давления температура фазового пере-
хода из α-фазы в β-фазу составляет 1135 К [18], 
а  температура плавления β-Zr  – 2128  К  [19]. 
В  работе [20] продемонстрировано, что спла-
вы β-Zr обладают более высокой износостой-
костью и  эластичностью по сравнению с  α- 
и  α+β‑сплавами. В  работе [21] было проведено 
исследование бинарных циркониевых β-сплавов 
с  использованием первопринципных расчетов 
методами EMTO-CPA и  PAW-SQS, которое 
показало разнообразие упругих характеристик, 
которые могут быть получены при легировании 
3d-, 4d- и 5d-металлами. В работе [22] был прове-
ден анализ фазовых переходов для сплавов β-Zr. 
Одной из интересных систем для исследований 
является твердый раствор Ti–Zr, в котором был 
обнаружен эффект памяти формы [23].

Среди различных методов расчета свойств 
материалов первопринципные методы на основе 
квантово-механических вычислений [24] в рам-
ках теории функционала электронной плот-
ности имеют особое значение [24, 25], так как 

позволяют рассчитывать свойства материалов 
с высокой точностью. Однако подобные задачи 
требуют значительных вычислительных затрат, 
а  их прямое использование не всегда является 
наиболее рациональным подходом к  модели-
рованию материалов. Одним из способов уско-
рения подобных расчетов является переход от 
первопринципных методов учета межатомного 
взаимодействия к  использованию модельных 
потенциалов в рамках классической молекуляр-
ной динамики.

В последнее время широкую популярность 
приобрели т.н. машинно-обучаемые потенциа-
лы, сочетающие в себе высокую точность моде-
лирования в рамках классической молекулярной 
динамики на уровне, сопоставимом с  перво-
принципными расчетами, при значительно 
меньшей ресурсоемкости вычислений. В  част-
ности, метод МТП (Moment Tensor Potential) 
[26, 27] позволяет получить потенциал на осно-
ве информации о  кристаллических структурах 
и вычисленных для них энергий, сил и напряже-
ний из первопринципных расчетов. Полученный 
потенциал может быть затем использован для 
симуляций в  рамках классической молекуляр-
ной динамики, с использованием программного 
пакета LAMMPS (Large-scale Atomic Molecular 
Massively Parallel Simulator) [28].

В общем случае алгоритм обучения потенциа-
лов заключается в том, что к начальной обучаю-
щей выборке, полученной в результате расчетов 
в рамках первопринципной молекулярной дина-
мики, добавляются отобранные конфигурации 
из классической динамики, улучшая потенциал 
с каждым шагом (активное обучение).

В данной работе были проанализированы фа-
зовые превращения, температурное расширение 
и  диффузионные свойства β-Zr при различных 
температурах и  деформациях на основе резуль-
татов молекулярно-динамических расчетов с ис-
пользованием МТП-потенциала.

МЕТОДЫ
Для обучения потенциала были использо-

ваны первопринципные расчеты с  использо-
ванием псевдопотенциального подхода в  соче-
тании с  методом проекторов присоединенных 
плоских волн (PAW, Projector-Augmented Wave 
method) [29] и реализующего его программного 
пакета VASP (Vienna ab-initio simulation package) 
[24, 30–32]. Для учета обмена и  корреляции 
в  электронном газе использовано обобщен-
ное градиентное приближение в  параметриза-
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ции Perdew–Burke–Ernzerhof (GGA-PBE)  [33]. 
Используемый псевдопотенциал циркония 
включал описание 12 валентных электронов: 
4s24p64d25s2. Интегрирование в  обратном про-
странстве проводили по сетке из 2×2×2 k-точек, 
и  энергия обрезания для базиса плоских волн 
была выбрана 300 эВ. В  качестве начальной 
структуры взята релаксированная ОЦК-ячейка 
Zr и на ее основе построена суперячейка, содер-
жащая 128 атомов. Обучающая выборка состоя-
ла из атомных конфигураций и  соответствую-
щих им энергий, сил и напряжений. Начальные 
конфигурации обучающей выборки были полу-
чены с  помощью 1038 шагов первопринцип-
ной молекулярной динамики (МД) при тем-
пературе 1200 K в NPT ансамбле с шагом 1 фс. 
Данные атомные конфигурации представляют 
собой термически возбужденные ОЦК-структу-
ры (“снимки” молекулярной динамики). Затем 
проведено обучение потенциала на выборках 
разного размера, составленных из полученных 
ранее 1038 конфигураций. После этого на ос-
нове анализа ошибок обучения было выбрано 
оптимальное количество конфигураций началь-

ной обучающей выборки путем сравнения сред-
ней абсолютной и  квадратичных ошибок пред-
сказания полной энергии, сил и  напряжений. 
В  результате в  начальную обучающую выборку 
было отобрано 400 конфигураций.

После обучения потенциала на начальной 
выборке точность потенциала была улучшена 
с помощью активного обучения. Процесс актив-
ного обучения состоял из цикличного повто-
рения этапов (рис. 1): (i) генерации новых тер-
мически возбужденных структур (“снимков” 
молекулярной динамики) с помощью классиче-
ской молекулярной динамики, реализованной 
в  программном пакете LAMMPS с  использова-
нием текущей версии обучаемого потенциала; 
(ii) отбора структур из набора сгенерированных 
с  помощью двух разработанных алгоритмов, 
описанных ниже; (iii) пересчета энергий, сил 
и напряжений для структур в рамках первоприн-
ципных методов; (iv) добавления структур и со-
ответствующих энергий, сил и напряжений в об-
учающую выборку; (v) дообучения потенциала. 
Отметим, что во время процесса активного 
обучения симметрию добавляемых структур не 

Рис. 1. Схема процесса обучения потенциала.
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контролировали. Всего было проведено 9 шагов 
активного обучения. Схема процесса обучения 
потенциала приведена на рис. 1.

В первом алгоритме на каждом шаге актив-
ного обучения (рис.  1, “Algorithm 1”) для гене-
рации новых конфигураций для добавления 
в  обучающую выборку выполняли три расчета 
в рамках классической молекулярной динамики 
(рис. 1, “Algorithm 1 – Classical MD (i)”), где был 
использован МТП потенциал, полученный на 
предыдущем шаге обучения. Начальные струк-
туры для указанных расчетов были представ-
лены одной неискаженной структурой и  двумя 
искаженными при наложении тензора деформа-
ции (1) на вектора решетки (η = –0.02, 0.02):

	 �
� �

�=













/
/

2 0
2 0 0

0 0 0
,	 (1)

где η – величина искажения.
В результате каждого из трех расчетов были 

получены наборы структур, которые сравнивали 
со структурами, уже добавленными в обучающий 
набор. Для сравнения структур был использован 
“MaxVol” алгоритм [26], имплементированный 
в  программном пакете “MLIP-2”. Результа-
том оценки структуры является рациональное 
положительное число, такое, что при его значе-
нии менее 1 оцениваемая структура считается 
уже учтенной в  обучающем наборе. В  против-
ном случае, чем больше величина оценки, тем 
больше отличие оцениваемой структуры от всех 
структур обучающего набора. Таким образом, 
для каждой из трех указанных молекулярных ди-
намик, полученную оценку анализировали как 
функцию от времени симуляции. Полученную 
функцию разделяли на три равных участка и на 
каждом из них были найдены локальные мини-
мумы, соответствующие трем структурам (рис. 1, 
“Algorithm 1  – Selection (ii)”). Эти структуры 
добавляли в обучающую выборку после расчета 
соответствующих им энергий, сил и  напряже-
ний с  помощью первопринципных расчетов 
(рис. 1, “Algorithm 1 – ab-initio (iii)”). При этом 
важно отметить, что с каждым шагом обучения 
потенциал последовательно уточняется, поэто-
му в  первом алгоритме добавляется небольшое 
число конфигураций на каждом шаге, так как 
использование недообученного потенциала 
может приводить к  генерации нереалистичных 
атомных конфигураций. За 6 шагов активного 
обучения по первому алгоритму суммарно в об-
учающую выборку были добавлены 49 структур.

Отличие второго алгоритма от первого заклю-
чается в расширенном наборе температур от 300 
до 1800 K с шагом 100 K и отборе 50 структур на 
каждом шаге. Таким образом, за 3 шага было 
добавлено 182 структуры, а  итоговая выборка 
атомных конфигураций для обучения потенциа-
ла содержала 631 структуру.

Предложенные алгоритмы позволяют допол-
нять обучающую выборку, избегая повторяю-
щихся структур, а  также обеспечивая равно-
мерное описание возможного структурного 
разнообразия в  выбранном диапазоне темпера-
тур и деформаций.

Температура перехода из α-Zr в  β-Zr опре-
делена путем проведения симуляций нагрева 
и  охлаждения в  рамках молекулярной динами-
ки с  использованием обученного потенциала 
в  NPT-ансамбле с  начальной ОЦК-суперячей-
кой, состоящей из 1024 атомов. Для получения 
равновесных структур при заданной температу-
ре, используемых в дальнейших расчетах, также 
использованы молекулярно-динамические рас-
четы в NPT-ансамбле, содержащие 30 000 шагов. 
При анализе результатов участки релаксации не 
учитывали. Для получения равновесной струк-
туры были усреднены конфигурации следующих 
10 000 шагов (после релаксации).

Для дальнейших расчетов равновесные струк-
туры были искажены, с  применением тензора 
деформаций (1).

В результате были получены структуры с ис-
кажениями, соответствующими тензору дефор-
мации (1) с величинами η от –0.03 до 0.03 с шагом 
0.01 на температурах от 1800 до 2100 К с шагом 
100  К, на которых были проведены симуляции 
молекулярной динамики в  NVT-ансамбле для 
расчета коэффициентов диффузии. Эти симуля-
ции содержали 1 000 000 шагов с временем шага 
1 фс, а коэффициент диффузии D рассчитывали 
на основе среднеквадратичного отклонения по-
ложений атомов:

	 MSD( ) ( ) ( )t
N

r t ri i= −
1 0

2
,	 (2)

где MSD(t) – зависимость среднеквадратичного 
отклонения атомов от времени; t – время симу-
ляции; N – число атомов; ri(t) – положение i-го 
атома в момент времени t; ri(0) – положение i-го 
атома в начальный момент времени.

Если время симуляции велико, то функция 
MSD(t) на больших масштабах времени выгля-
дит как гладкая прямая, но если время ограни-
чено, то функция имеет ступенчатый вид, при 
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котором ступени соответствуют скачкам атомов. 
В  связи с  небольшим временем симуляции для 
расчета коэффициента диффузии была исполь-
зована линейная аппроксимация (LA) функции 
MSD(t). Коэффициент наклона аппроксимиру-
ющей функции MSDLA(t) будет определять коэф-
фициент диффузии по формуле Эйнштейна [34]:

	 D
d t

dt
LA=

1
6

MSD ( )
.	 (3)

Такой подход позволяет оценить ошибку вы-
числения коэффициента диффузии, используя 
стандартные методы статистики.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
После обучения потенциал был верифици-

рован путем сравнения с  экспериментальными 
и теоретически рассчитанными из первых прин-
ципов свойствами циркония. На рис.  2 пред-
ставлены рассчитанные из первых принципов 
и  с  использованием обученного MTP потен-
циала уравнения состояния ОЦК- и  ГПУ-фаз 
циркония при T=0 K, а также соответствующие 
величины: энергия основного состояния E0, рав-
новесный объем V0 и объемный модуль упруго-
сти B0, полученные путем подгонки расчетных 
данных уравнением Бирча–Мурнагана.

Из рис.  2 видно согласие расчетных дан-
ных для ОЦК-структуры. Разница энергий 

основного состояния составила 1 мэВ/атом, 
что является типичной погрешностью перво-
принципных расчетов. Обученный потенциал 
воспроизводит равновесный атомный объем V0 
с ошибкой 0.08%, а объемный модуль упругости 
с ошибкой 6 ГПа, что меньше возможных оши-
бок расчета упругих модулей в  рамках первых 
принципов  [35]. Для ГПУ-структуры кривые, 
построенные по уравнению состояния, рас-
ходятся заметно сильнее. Энергия основного 
состояния оказывается на 19  мэВ/атом выше 
в случае МТП-потенциала, равновесные объемы 
различаются также незначительно, а  объемный 
модуль упругости на 20 ГПа превышает соответ-
ствующее значение из первопринципных рас-
четов, что сравнимо с  величиной возможных 
ошибок первопринципных вычислений упругих 
модулей [35]. Таким образом, обученный потен-
циал хорошо описывает первопринципные дан-
ные в случае β-Zr и несколько хуже в случае α-Zr. 
Это может быть связано с недостатком конфигу-
раций, принадлежащих ГПУ-фазе в обучающей 
выборке. Тем не менее такая точность потенциа-
ла достаточна для целей данной работы, так как 
прежде всего исследование касается высокотем-
пературной области, в которой существует фаза 
ОЦК.

Для определения температуры фазового пе-
рехода между ГПУ α-Zr и β-Zr были проведены 

Рис. 2. Уравнения состояния Бирча–Мурнагана (BM), полученные с помощью МТП-потенциала в рамках классической 
молекулярной динамики (MLIP) и первопринципных расчетов (VASP): а) для β-Zr; б) для α-Zr, а также параметры урав-
нения Бирча–Мурнагана E0, V0 и B0.
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молекулярно-динамические симуляции нагрева 
и  охлаждения. На рис.  3 представлен получен-
ный график зависимости объема кристалличе-
ской структуры от температуры.

Из рис. 3 видно, что в случае нагрева фазовый 
переход из α-Zr в  β-Zr происходит при темпе-
ратуре 1193 К, что хорошо согласуется с экспе-
риментальной температурой перехода 1135 К. 
В  случае охлаждения, обратный переход β→α 
происходит при температуре 641 К, что в резуль-
тате приводит к  области гистерезиса фазового 
перехода шириной 552 К. Схожий результат был 
получен в работе [36], где при симуляции охла-
ждения β-Zr с использованием EAM (Embedded 
atom model) потенциала была получена структу-
ра, близкая к ОЦК, при температуре 500 К. Такое 
сильное переохлаждение β-Zr требует дополни-
тельного исследования. Оно может быть связано 
как с  природой межатомного взаимодействия, 
приводящего к сохранению механической и ди-
намической стабильности β-Zr по отношению 
к переходу в α-Zr, так и с неточностями описа-
ния данного взаимодействия модельными по-
тенциалами при низких температурах. Действи-
тельно, единый EAM-потенциал может быть 
недостаточно точным для корректного описа-
ния обеих фаз. В случае MTP-потенциала, полу-
ченного в данной работе, мы предполагаем, что 
такой результат может быть связан с недостаточ-
ным количеством конфигураций α-Zr в  обуча-
ющей выборке. Добавление соответствующих 

конфигураций должно уменьшить температур-
ный гистерезис. Так, в работе [37] при исполь-
зовании потенциала для циркония, обученного 
на данных расчетов из первых принципов, для 
обеих фаз был получен гистерезис фазового пе-
рехода шириной 125 К. Однако стоит отметить, 
что в вышеупомянутой работе и других [36, 38], 
в  которых проводили моделирование фазового 
перехода в Zr, в начальную обучающую выборку 
потенциалов были введены конфигурации как 
β-Zr, так и α-Zr в соответствии с заданным про-
центным соотношением. В данной работе в на-
чальную обучающую выборку не вводили кон-
фигурации α-Zr, однако они были добавлены 
в автоматическом режиме в процессе активного 
обучения. Это подтверждает перспективность 
данного подхода для исследования материалов 
с неизвестным фазовым разнообразием.

Также стоит отметить совпадающие зависи-
мости объемов от давления при нагреве и  охла-
ждении за пределами гистерезиса (рис. 3), из чего 
можно сделать вывод о том, что структуры обеих 
фаз на этих участках совпадают. В  работе  [39] 
экспериментально были получены усреднен-
ные коэффициенты температурного расшире-
ния для α-Zr в интервале от 298 до 1143 К и для 
β-Zr в интервале от 1143 до 1600 К, составившие 
7.2∙10–5 К–1 и 9.7∙10–5 К–1 соответственно. Коэффи-
циенты температурного расширения (КТР), рас-
считанные по результатам анализа наибольших 
температурных интервалов симуляций нагрева 

Риc. 3. График зависимости объема кристаллической структуры Zr от температуры, полученный в ходе моделирования 
процессов нагрева и охлаждения в рамках молекулярно-динамических расчетов.
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и  охлаждения, хорошо согласуются с  экспери-
ментальными данными. Так, для α-Zr фазы КТР, 
полученный по результатам симуляции нагрева 
от 350 до 1193 К, составил 7.0∙10–5 К–1, а КТР для 
β-Zr, рассчитанный по симуляции охлаждения 
в интервале от 641 до 1450 К, составил 9.7∙10–5 К–1.

Для β-Zr были получены равновесные струк-
туры на наборе температур и  рассчитан линей-
ный коэффициент температурного расшире-
ния для интервала от 1800 К до 2100 К, равный 
10.1∙10–5 К–1. Сравнивая с  результатами, при-
веденными в  работе [39], КТР, рассчитанный 
в данной работе, хорошо согласуется с экспери-
ментальным значением. На основе равновесных 
структур были получены искаженные структуры 
с деформацией от –3% до +3% с шагом 1% и рас-
считаны коэффициенты самодиффузии. Для не-
искаженных структур коэффициенты диффузии 
приведены в табл. 1.

Полученные коэффициенты близки к  экс-
периментальным, полученным в работе [9], что 
также говорит о  хорошем согласии рассчитан-
ных с  помощью потенциала значений с  экспе-
риментальными результатами.

На искаженных структурах была выявлена 
зависимость коэффициента диффузии от при-
ложенной деформации. Эти зависимости для 
разных температур представлены на рис. 4.

Несоответствие коэффициентов диффу-
зии общей тенденции, отраженной на рис.  4 
при искажении –0.03 для температуры 1900  К 
и  –0.01 для температуры 1800 К,  может быть 
объяснено вероятностным характером процесса 
диффузии, что можно компенсировать увели-
чением времени моделирования и/или путем 
ввода в суперячейку вакансий и междоузельных 
атомов [40], однако это выходит за рамки дан-
ной работы. Из рис. 4 видно, что с увеличением 
температуры и степени деформации η величина 
ошибок существенно уменьшается. Это связано 
с  увеличением числа скачков атомов за время 
моделирования. Достигнутую точность расчета 
коэффициента диффузии даже на интервале 
1800–1900  К можно считать достаточной для 
того, чтобы продемонстрировать общую тен-
денцию изменения коэффициентов диффузии 
к  увеличению при увеличении степени дефор-
мации η.

При температуре 2100 К и деформации +1% 
молекулярная динамика описывает как упоря-
доченное кристаллическое состояние, так и про-
цесс плавления, а  при искажениях +2% и  +3% 
наблюдали мгновенный переход к расплаву. Это 
может указывать на компенсацию недостатка 
энергии, необходимой для плавления, за счет 
деформации. Плавление структуры при темпе-
ратуре 2100 К  и деформации +1% подтвержда-
ется изменением радиальной функции распре-
деления атомов, изображенной на рис. 5.

На рис.  5 изображены радиальные функции 
распределения, соответствующие разным участ-
кам одной симуляции в течение 1 нс. Сохране-
ние ярко выраженных пиков функции радиаль-
ного распределения атомов на всем диапазоне 
парных расстояний свидетельствует о  сохране-
нии дальнего порядка атомов, тогда как их раз-
мытие и  исчезновение при расстояниях более 
10 Å соответствует процессу плавления. Влияние 
деформации, сдвигающее начало плавления, 
также подтверждается результатами анализа 
среднеквадратичных смещений (рис. 6).

В структуре с  деформацией +1% произошло 
плавление после 0.76 нс, что выражается в рез-
ком увеличении наклона (изломе) прямой сред-
неквадратичного смещения. В  то же время при 
деформации +2% переход структуры в  состоя-
ние расплава произошел на первых шагах моле-

Таблица 1. Рассчитанные коэффициенты самодиффу-
зии в Zr при высоких температурах

Температура, К Коэффициент 
самодиффузии, см2/с

1800 2.39⋅10-8

1900 1.48⋅10-7

2000 4.68⋅10-7

2100 1.27⋅10-6

Рис. 4. Зависимость коэффициента диффузии от искаже-
ния при температурах от 1800 до 2100 К с шагом 100 К. Ши-
рина полуинтервалов ошибок вычисления в каждой точке 
соответствует правилу трех сигм.
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кулярной динамики. Выполненное моделирова-
ние подтверждает, что деформация β-Zr влияет 
на скорость протекания процессов диффузии, 
а также приводит к плавлению на температурах 
ниже температуры плавления.

ВЫВОДЫ
В данной работе был применен метод актив-

ного обучения момент-тензорного потенциала 
межатомного взаимодействия для описания тер-
модинамических свойств циркония. Показано, 
что полученный потенциал хорошо описывает 
как β-Zr, так и α-Zr в широком диапазоне темпе-
ратур, однако описание ГПУ-фазы может быть 
улучшено путем дообучения потенциала. Дан-
ные моделирования согласуются с  рассчитан-
ными из первых принципов свойствами ОЦК- 
и  ГПУ-кристаллов Zr на низких температурах, 
таких как энергия основного состояния, равно-
весный объем и  объемный модуль упругости. 
Используя полученный потенциал для класси-

ческой молекулярной динамики были рассчита-
ны температуры α–β-фазового перехода, соста-
вившие 641 К и 1193 К для симуляций процессов 
охлаждения и нагрева соответственно.

Применяемый в данной работе метод актив-
ного обучения позволяет получить потенциал, 
с помощью которого можно предсказывать фа-
зовые переходы. При этом требуется информа-
ция только об одной фазе в начальной обучаю-
щей выборке, что актуально для исследования 
малоизученных систем с неизвестным фазовым 
разнообразием.

Рассчитанные свойства хорошо согласуются 
с  доступными экспериментальными и  теорети-
ческими исследованиями, а для коэффициентов 
диффузии и  термического расширения иссле-
дуемый температурный диапазон был расширен 
на более высокие температуры, по сравнению 
с экспериментально изученным.

Исследована зависимость коэффициента 
диффузии от деформации β-Zr при температурах 

Рис. 5. Радиальные функции распределения, полученные из молекулярной динамики для Zr до и после начала плавления 
при температуре 2100 К и деформации +1%; черная сплошная линия соответствует расплаву; красная пунктирная линия – 
упорядоченному состоянию.
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от 1800 до 2100 К. Показано, что коэффициент 
диффузии возрастает при наличии растягиваю-
щих напряжений в структуре и уменьшается при 
сжимающих напряжениях. Деформация струк-
туры более 1% приводит к  заметному увеличе-
нию коэффициента диффузии и при температу-
ре 2100 К приводит к плавлению до достижения 
температуры плавления недеформированного 
кристалла.

Работа выполнена при поддержке Россий-
ского Научного Фонда (проект №  21-72-10105 
https://rscf.ru/project/21-72-10105/ ФГАОУ ВО 
«Национальный исследовательский технологи-
ческий университет «МИСИС», г. Москва). Рас-
четы проведены на суперкомпьютерном класте-
ре НИТУ МИСИС.
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EFFECT OF DEFORMATION ON THE DIFFUSION PROPERTIES 
OF β-Zr AT HIGH TEMPERATURES

D. A. Konov1, *, K. P. Sidnov1, R. I. Sinyakov1, and M. P. Belov1

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

The method of classical molecular dynamics with application of moment tensor potential of interatomic 
interaction were used to study diffusion properties of pure bcc β-Zr in the temperature range 1800–2100 K. The 
used potential was pre-trained on the data of ab initio calculations and verified by comparing the calculation 
results with the available experimental and theoretical data. The constructed potential reproduces the temperature 
phase transition from hcp α-Zr to bcc β-Zr, the experimental values of the thermal expansion coefficient and the 
diffusion coefficient, as well as the ab initio calculated equations of state of both phases at low temperatures. The 
dependence of the self-diffusion coefficient in zirconium is obtained in dependence on the strain in the range 
from –3 to 3%. It is shown that melting of the distorted structure can occur at a temperature below the melting 
temperature of the undeformed crystal.

Keywords: zirconium, diffusion coefficient, deformation, molecular dynamics, machine learning interatomic 
potential



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ, 2024, том 125, № 8, с. 974–985

974

СТРУКТУРА, ФАЗОВЫЕ ПРЕВРАЩЕНИЯ И ДИФФУЗИЯ

УДК 669.715.018.8�
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Представлены результаты исследований коррозионной стойкости сплавов Al–Mg с различным содер-
жанием магния и различным соотношением скандия и циркония (Sc:Zr). Сплавы получены методом 
индукционного литья. Исследовано влияние температуры отжига на микротвердость и удельное элек-
тросопротивление литых сплавов Al–Mg–Sc–Zr. Электрохимические коррозионные испытания про-
водили в среде, моделирующей межкристаллитную коррозию в алюминиевых сплавах. Показано, что 
увеличение концентрации магния приводит к повышению тока коррозии, а уменьшение концентра-
ции скандия (при условии Sc + Zr = const) приводит к снижению скорости межкристаллитной корро-
зии. Установлено, что зависимость плотности тока коррозии от температуры отжига сплавов Al–Mg–
Sc–Zr с повышенным отношением Sc:Zr имеет немонотонный (с максимумом) характер.
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ВВЕДЕНИЕ
Сплавы Al–Mg обладают оптимальным со-

четанием прочности, пластичности и коррози-
онной стойкости, что обуславливает их актив-
ное применение в  машиностроении. Задача 
повышения прочности и  коррозионной стой-
кости решается за счет выбора оптимального 
состава легирующих элементов (ЛЭ), среди 
которых скандий является одним из наиболее 
эффективных ЛЭ [1]. Высокая стоимость Sc су-
щественно ограничивает перспективы приме-
нения Sc-содержащих сплавов в  гражданском 
машиностроении. Поэтому задача замены Sc на 
более дешевые редкоземельные элементы или 
переходные металлы является весьма актуаль-
ной.

Цирконий может частично заменить Sc 
в  составе сплавов Al–Mg. В  настоящее время 
показано, что для достижения высокой проч-
ности в  сплавах Al–Mg оптимальным является 
соотношение Sc:Zr ~ 3:1 (мас.%). Это позволи-
ло разработать группу промышленных сплавов 
Al–Mg–Sc–Zr (марки 1570, 1570С, 1571, 1575 
и др.) с повышенной прочностью. Исследования 
по оптимизации соотношения Sc:Zr продол-

жаются и  можно выделить работу по созданию 
сплавов с Sc:Zr = 1 (мас.%) [1].

Следует отметить, что в  настоящее время 
среди исследователей нет однозначного мне-
ния о том, как Sc и Zr, а также их соотношение, 
влияет на коррозионную стойкость алюминие-
вых сплавов.

В работах [2–4] показано, что между скоро-
стью коррозии и размером зерна может наблю-
даться соотношение, аналогичное соотношению 
Холла–Петча. Выделение частиц Al3X позволяет 
сформировать мелкозернистую структуру и, сле-
довательно, повысить коррозионную стойкость 
алюминиевых сплавов (см., напр. [5–8]). При-
чиной повышенной коррозионной стойкости 
мелкозернистых сплавов Al–Mg и  Al–Mg–Mn 
с добавкой Sc и Zr является уменьшение коли-
чества частиц β-фазы Mg2Al3, расположенных по 
границам зерен [9–11]. Кроме этого, формирова-
ние мелкозернистой структуры позволяет умень-
шить склонность сплавов к образованию зерно-
граничных сегрегаций коррозионно-опасных 
элементов (Zn, Mg, Cu) и, тем самым, повысить 
стойкость алюминиевых сплавов против меж-
кристаллитной коррозии (МКК) (см. [12–16]).
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Таким образом, обычно считается, что добав-
ка Sc и  Zr снижает склонность к  рекристалли-
зации сплавов Al–Mg [17, 18], позволяет сфор-
мировать структуру с большой протяженностью 
границ зерен и малой локальной концентрацией 
ЛЭ, уменьшить размер и изменить характер рас-
пределения частиц второй фазы по границам зе-
рен. Эти факторы положительно влияют на кор-
розионную стойкость алюминиевых сплавов.

Некоторые авторы высказывают противопо-
ложное мнение о характере влияния Sc и Zr на 
коррозионную стойкость алюминиевых спла-
вов. Известно, что в  большеугловых границах 
зерен (БУГ) может происходить ускоренное об-
разование и рост частиц второй фазы. В этом слу-
чае формирование мелкозернистой структуры 
с большой долей БУГ будет приводить к сниже-
нию коррозионной стойкости сплава [12, 13, 19]. 
Отмечается, что БУГ обладают повышенной 
энергией и, как следствие, их наличие приводит 
к  снижению коррозионной стойкости алюми-
ния [20]. Попадание дефектов (дисклокаций, 
вакансий) в  границы зерен может приводить 
к  дополнительному снижению коррозионной 
стойкости сплавов [21]. Эти результаты хорошо 
согласуются с  данными работы [22], в  которой 
отмечается, что добавка Sc и Zr позволяет повы-
сить стойкость сплава Al–Mg к  МКК, но мак-
симальная стойкость против МКК наблюдалась 
в случае формирования субзеренной структуры.

Большинство авторов указывают на то, 
что частицы Al3Sc и  Al3(Sc,Zr) являются като-
дами по отношению к  алюминиевой матрице 
[23–25] и могут отрицательно влиять на корро-
зионную стойкость сплава за счет образования 
микрогальванических пар «кристаллическая 
решетка Al – частица Al3(Sc,Zr)» [26–28]. Авто-
рами [25] показано, что при испытании спла-
вов Al–6  мас.%Mg–Sc–Zr в  нейтральной среде 
с эффектом пассивации увеличение концентра-
ции в мас.% Sc с 0.20% (при 0.13%Zr) до 0.52% 
(при 0.05%Zr) приводит к увеличению скорости 
коррозии, но не оказывает заметного влияния на 
склонность сплавов к точечной коррозии.

В работах [29, 30] показано, что зави-
симость скорости коррозии сплава Al– 
(2.5–3)%Mg–Х%Sc–(0.14–0.15)%Zr от кон-
центрации скандия (Х  = 0, 0.15, 0.3, 0.6, 
0.9%  в  мас.%) имеет немонотонный характер 
с  минимумом, соответствующим 0.3 мас.%Sc. 
Высказано предположение, что в  нейтральных 
водных средах (3%NaCl) частицы Al3(ScxZr1-x) 
могут растворяться; это приводит к  образова-

нию на поверхности алюминиевого сплава пас-
сивирующего слоя с добавкой скандия и оксида 
Sc2O3. Известно также, что стойкость пленки ок-
сида алюминия можно повысить за счет увели-
чения концентрации Sc [31]. В работе [25] также 
отмечено, что малые добавки Sc и Zr повышают 
способность сплава Al–6%Mg к самопассивации 
в 3%-ном водном растворе NaCl, но сами части-
цы Al3(Sc,Zr) могут являться дополнительными 
цетрами для осаждения частиц β-фазы и  тем 
самым отрицательно влиять на коррозионную 
стойкость сплавов Al–Mg–Sc–Zr.

Цель работы – изучение влияния соотноше-
ния Sc и  Zr на коррозионную стойкость литых 
сплавов Al–Mg. Базовая гипотеза, которая поло-
жена в основу нашего исследования, – измене-
ние соотношения Sc:Zr в неотожженном сплаве 
изменяет средний размер зерна и, как следствие, 
число частиц β-фазы, располагающихся по гра-
ницам зерен алюминиевого сплава. Это ска-
зывается, в  первую очередь, на склонности 
алюминиевых сплавов к  МКК. Отжиг сплавов 
Al–Mg–Sc–Zr приводит к  выделению вторич-
ных частиц Al3(Sc,Zr) в объеме кристаллической 
решетки, которые влияют на склонность алюми-
ниевого сплава к локальной коррозии.

МАТЕРИАЛЫ И МЕТОДИКИ
Объектом исследования являются спла-

вы Al–Mg–Sc–Zr с  общим содержанием 
Sc + Zr = 0.32 мас.%. Концентрация скандия 
и  циркония в  сплавах варьировалась с  шагом 
в  0.02 мас.%. Концентрация магния в  сплавах 
составляла 2.5, 4.0 и 6.0 мас.%. Химический со-
став сплавов представлен в табл. 1.

В составе исследуемых алюминиевых спла-
вов присутствуют примеси железа (0.16– 
0.20  мас.%), кремния (0.06–0.08 мас.%), мар
ганца (0.02 мас.%) и меди (0.01 мас.%); концен-
трация остальных примесей – менее 0.01 мас.%.

Сплавы получены методом индукционного 
литья в  вакууме с  помощью литьевой машины 
INDUTHERM VTC-200. Гомогенизирующий 
отжиг литых заготовок не проводился. Для ис-
следования эволюции структуры сплавы отжи-
гали в течение 30 мин в воздушной печи СНОЛ, 
в интервале температур (T) от 100 до 500°С. Точ-
ность поддержания Т составляла ±5 °С.

Микроструктуру сплавов исследовали 
с  использованием металлографического ми-
кроскопа Leica DM IRM (ОМ) и  растрового 
электронного микроскопа (РЭМ) Jeol JSM-
6490  с  энергодисперсионным микроанализато-
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ром Oxford Instruments INCA 350. Для изучения 
процесса выделения частиц Al3(Sc, Zr) исполь-
зовали методики измерения микротвердости 
(Hv) и удельного электросопротивления (УЭС). 
Твердость Hv измеряли с использованием твер-
домера Qness A50+; средняя погрешность опре-
деления  Hv составляла ±15 МПа. УЭС сплавов 
измеряли вихретоковым методом с использова-
нием прибора SIGMATEST 2.069.

Коррозионные испытания проводили в соот-
ветствии с ГОСТ 9.021–74 при комнатной тем-
пературе, в водном растворе 3%NaCl + 0.3%HCl 
(рН = 1.18). Эффект пассивации алюминия 
в  данной коррозионной среде отсутствует. 
Испытания проводили с  использованием по-
тенциостатов Р-20Х и  Р-30S, в  стандартной 
стеклянной трехэлектродной ячейке. В  каче-
стве электрода сравнения использовали хлор-
серебряный электрод, в  качестве вспомога-
тельного электрода  – платиновый электрод. 
Предварительную выдержку осуществляли в ис-
пользуемом коррозионном растворе в  течении 
1  ч,  с  одновременным контролем зависимости 
потенциала от времени выдержки Е(t). Исследо-
вание осуществляли в интервале потенциалов от 
–1.0 до 0.4 В, скорость сканирования составляла 
0.5 мВ/с, скорость регистрации 10 точек/с. Для 

анализа результатов использовали программное 
обеспечение ES8 фирмы «Элинс». Для проверки 
повторяемости результатов для каждого струк-
турно-фазового состояния исследовали не менее 
трех образцов.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНЫЕ РЕЗУЛЬТАТЫ
Результаты исследований показывают, что 

литые сплавы с 2.5%Mg имеют однородную мел-
козернистую структуру с тонким слоем столбча-
тых кристаллов по краям поперечного сечения. 
Увеличение содержания Mg приводит к практи-
чески полному исчезновению столбчатых кри-
сталлов и  уменьшению среднего размера зерен 
в центральной части слитка. В сплавах с 6%Mg 
средний размер зерна в  центральной части 
слитка близок к 20–40 мкм (рис. 1). Увеличение 
отношения Sc:Zr приводит к  незначительному 
снижению среднего размера зерна сплавов.

В структуре литых сплавов присутствуют пер-
вичные частицы Al3(Sc,Zr), которые равномерно 
расположены на поверхности поперечного сече-
ния шлифа. В  сплавах Al–Mg–Sc–Zr с  повы-
шенным содержанием циркония наблюдаются 
частицы Al3Zr прямоугольной формы, которые 
располагаются внутри мелких равноосных зерен 

Таблица 1. Химический состав алюминиевых сплавов

Серия № 
сплава

Легирующие элементы, мас.% (ат.%)
Mg Sc Zr Sc+Zr Sc:Zr

1
1–2.5 2.5 (2.8)

0.10
(0.060)

0.22
(0.065)

0.32
(0.125)

0.45
(0.92)1–4.0 4.0 (4.4)

1–6.0 6.0 (6.7)

2
2–2.5 2.5 (2.8)

0.12
(0.072)

0.20
(0.059)

0.32
(0.131)

0.60
(1.22)2–4.0 4.0 (4.4)

2–6.0 6.0 (6.7)

3
3–2.5 2.5 (2.8)

0.14
(0.084)

0.18
(0.053)

0.32
(0.137)

0.78
(1.58)3–4.0 4.0 (4.4)

3–6.0 6.0 (6.7)

4
4–2.5 2.5 (2.8)

0.16
(0.096)

0.16
(0.047)

0.32
(0.143)

1.00
(2.04)4–4.0 4.0 (4.4)

4–6.0 6.0 (6.7)

5
5–2.5 2.5 (2.8)

0.18
(0.108)

0.14
(0.041)

0.32
(0.149)

1.29
(2.63)5–4.0 4.0 (4.4)

5–6.0 6.0 (6.7)

6
6–2.5 2.5 (2.8)

0.20
(0.120)

0.12
(0.035)

0.32
(0.156)

1.67
(3.43)6–4.0 4.0 (4.4)

6–6.0 6.0 (6.7)

7
7–2.5 2.5 (2.8)

0.22
(0.132)

0.10
(0.030)

0.32
(0.162) 2.20 (4.40)7–4.0 4.0 (4.4)

7–6.0 6.0 (6.7)
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(рис. 2а, б). В литых сплавах с повышенным со-
держанием Sc наблюдаются первичные частицы 
Al3(Sc,Zr) (рис.  2в, г). Увеличение содержания 
Mg приводит к повышению объемной доли пер-
вичных частиц. Границы мелких зерен в  цен-
тральной части слитка содержат повышенное 
количество частиц β-фазы, которые интенсивно 
разрушаются при электрохимической поли-
ровке (рис.  2д, е). Результаты энергодисперси-
онного микроанализа свидетельствуют о  том, 
что вытравливающиеся при полировке частицы 
содержат повышенную концентрацию магния 
(рис. 2е) и, следовательно, являются частицами 
β-фазы.

На поверхности слаботравленного шлифа по-
вышенное содержание частиц β-фазы или повы-
шенное содержание Mg в  границах зерен, при-
водило к  изменению их контраста (рис.  2б, д). 
Предположение о  повышенной концентрации 
Mg в границах зерен алюминиевого сплава было 
подтверждено результатами энергодисперсион-
ного микроанализа. Увеличение концентрации 
Mg в  сплавах Al–Mg приводило к  увеличению 
доли частиц β-фазы.

В табл.  2 представлены результаты исследо-
ваний микротвердости и УЭС сплавов в исход-

ном состоянии. Увеличение концентрации Mg 
приводит к увеличению Hv алюминиевых спла-
вов при всех соотношениях Sc:Zr. Как видно из 
табл. 2, масштаб влияния соотношения Sc:Zr ока-
зывается меньше разброса значений твердости 
для каждой из групп сплавов (2.5, 4.0, 6.0%Mg). 
Повышенный разброс значений твердости свя-
зан с  неоднородностью макроструктуры иссле-
дуемых литых сплавов. Увеличение концентра-
ции Sc и уменьшение концентрации Zr приводит 
к  незначительному повышению УЭС в  сплавах 
с 4 и 6%Mg; в сплавах с 2.5%Mg изменение со-
отношения Sc:Zr не оказывает заметного влия-
ния на УЭС. Важно отметить, что для сплавов 
с  6%Mg экспериментально измеренная вели-
чина УЭС (ρ0) в исходном состоянии (без отжи-
гов) оказывается меньше своей теоретической 
величины ρth, рассчитанной в предположении об 
аддитивности вкладов ЛЭ в  УЭС чистого алю-
миния (см. [32]). Полученный результат свиде-
тельствует о том, что в процессе кристаллизации 
сплавов Al–6%Mg–Sc–Zr часть ЛЭ выделилась 
из твердого раствора, что привело к  образова-
нию первичных частиц. Повышенная разница 
∆ρ = ρth  – ρ0 в  сплавах Al–6%Mg–Sc–Zr также 
связана с образованием в процессе кристаллиза-

Рис. 1. Макроструктура сплавов с 2.5%Mg (а, б, в) и 6%Mg 
(г, д,  е) с  различным соотношением в  мас.% Sc:Zr = 0.45 
(а, г), Sc:Zr = 1.0 (б, д); Sc:Zr = 2.2 (в, е). ОМ.
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Рис. 2. Микроструктура сплавов с 6%Mg: первичные части-
цы в сплаве № 1–6.0 (а, б) и № 4–6.0 (в, г); (д, е) микро-
структура сплава № 1–6.0; а, б – ОМ, в, г, д, е – РЭМ. На 
поле рисунка составы частиц указаны в мас.%.
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ции частиц β-фазы и уменьшением концентра-
ции Mg в кристаллической решетке Al.

На рис. 3 представлены зависимости измене-
ния УЭС (ρ/ρ0) и твердости (∆Hv) от температу-
ры 30-минутного отжига. Из рис. 3а видно, что 
в  сплавах с  2.5%Mg снижение УЭС начинается 
при температуре 300°С и  практически не зави-
сит от соотношения Sc:Zr. Начало выделения 
вторичных частиц Al3(Sc,Zr) приводит к  повы-
шению твердости алюминиевых сплавов; мак-
симальная твердость сплавов достигается после 
отжига при температуре 350°С. Дальнейшее уве-
личение температуры отжига приводит к сниже-
нию твердости, что обусловлено быстрым ростом 
выделившихся частиц. После отжига при темпе-
ратурах более 450°С наблюдается незначитель-
ное повышение УЭС, обусловленное, вероятно, 
частичным растворением частиц β-фазы и  по-
вышением концентрации Mg в кристаллической 
решетке алюминия. В  пользу данного предпо-
ложения свидетельствует одинаковый масштаб 
повышения УЭС после отжига при температурах 
более 450°С, который в  пределах погрешности 
измерения УЭС не зависит от концентрации Sc 
и Zr в сплаве. Аналогичный характер зависимо-
стей ρ/ρ0(Т) и ∆Hv(Т) наблюдается для сплавов 
с 4%Mg (рис. 3б) и 6%Mg (рис. 3в).

Из рис.  3 видно, что эффект повышения 
УЭС, связанный с  частичным растворением 
частиц β-фазы, наиболее отчетливо проявляется 
в  сплаве с  2.5%Mg, а  при повышении концен-
трации Mg масштаб этого эффекта существенно 
уменьшается, и  в  сплаве с  6%Mg наблюдается 
практически монотонное снижение УЭС при 
повышении температуры отжига. Как известно, 
магний приводит к уменьшению коэффициента 
диффузии в  алюминии [33] и  к  снижению ин-
тенсивности процесса распада твердого раствора 
в сплавах Al–Mg–Sc–Zr [34]. В сплавах с малым 
содержанием магния (2.5%) распад твердого 
раствора протекает при более низких темпера-
турах, чем в  сплавах с  повышенным (4.0, 6.0%) 
содержанием магния. Поэтому на зависимостях 
ρ/ρ0(Т) для сплавов с  2.5%Mg процесс распада 
твердого раствора, приводящий к  снижению 
УЭС, протекает при более низких температу-
рах, чем процесс растворения частиц β-фазы, 
сопровождающийся повышением УЭС. Уве-
личение концентрации Mg приводит к  смеще-
нию стадии распада твердого раствора в область 
более высоких температур отжига. Посколь-
ку вклады Sc и  Zr в  повышение УЭС алюми-
ния заметно больше (KSc = 3.32 мкОм⋅см/ат.%, 
KSc = 5.85 мкОм⋅см/ат.% [35]), чем вклад магния 
(KMg = 0.49 мкОм⋅см/ат.% [35]), то масштаб сни-

Таблица 2. Результаты исследований свойств литых алюминиевых сплавов
Сплавы Al–2.5Mg–Sc–Zr

№ сплава 1–2.5 2–2.5 3–2.5 4–2.5 5–2.5 6–2.5 7–2.5
Hv, МПа 580 ± 55 605 ± 40 595 ± 60 645 ± 60 625 ± 50 630 ± 30 635 ± 40
∆Hvmax, МПа 210 ± 55 220 ± 40 285 ± 60 290 ± 40 360 ± 50 320 ± 35 370 ± 45
ρ0, мкОм⋅см 4.50 ± 0.04 4.59 ± 0.03 4.37 ± 0.03 4.62 ± 0.03 4.55 ± 0.02 4.54 ± 0.03 4.50 ± 0.03
∆ρmax, мкОм⋅см 0.30 0.33 0.35 0.38 0.34 0.39 0.38
ρth, мкОм⋅см 4.59 4.60 4.60 4.61 4.61 4.62 4.62

Сплавы Al–4Mg–Sc–Zr
№ сплава 1–4.0 2–4.0 3–4.0 4–4.0 5–4.0 6–4.0 7–4.0
Hv, МПа 630 ± 40 660 ± 45 685 ± 40 690 ± 50 700 ± 30 655 ± 40 640 ± 40
∆Hvmax, МПа 235 ± 40 255 ± 40 285 ± 40 300 ± 45 345 ± 30 365 ± 40 390 ± 40
ρ0, мкОм⋅см 5.25 ± 0.04 5.37 ± 0.04 5.34 ± 0.05 5.36 ± 0.05 5.37 ± 0.05 5.34 ± 0.04 5.39 ± 0.06
∆ρmax, мкОм⋅см 0.25 0.35 0.33 0.32 0.44 0.35 0.40
ρth, мкОм⋅см 5.30 5.31 5.31 5.32 5.32 5.33 5.33

Сплавы Al–6Mg–Sc–Zr
№ сплава 1–6.0 2–6.0 3–6.0 4–6.0 5–6.0 6–6.0 7–6.0
Hv, МПа 730 ± 40 800 ± 30 795 ± 50 790 ± 50 780 ± 60 775± 60 770 ± 60
∆Hvmax, МПа 320 ± 40 300 ± 30 360 ± 45 385 ± 50 405 ± 50 410 ± 50 440 ± 60
ρ0, мкОм⋅см 6.27 ± 0.04 6.30 ± 0.04 6.30 ± 0.05 6.32 ± 0.05 6.33 ± 0.06 6.34 ± 0.04 6.35 ± 0.05
∆ρmax, мкОм⋅см 0.10 0.16 0.16 0.17 0.17 0.17 0.22
ρth, мкОм⋅см 6.49 6.49 6.50 6.50 6.51 6.51 6.52



979ВЛИЯНИЕ СООТНОШЕНИЯ Sc:Zr НА КОРРОЗИОННУЮ СТОЙКОСТЬ

ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 125  № 8  2024

жения УЭС при распаде твердого раствора ока-
зывается больше, чем масштаб увеличения УЭС, 
связанного с  повышением концентрации Mg 
в  кристаллической решетке алюминиевого 
сплава.

Интенсивность выделения частиц Al3(Sc,Zr) 
будем характеризовать величиной максималь-
ного увеличения твердости (∆Hvmax) и  вели-
чиной максимального уменьшения УЭС 
(∆ρmax = ρ0 – ρmin). Из табл. 2 видно, что с увели-
чением содержания Sc наблюдается повышение 
∆Hvmax и  ∆ρmax. Этот результат свидетельствует 
о том, что в сплавах с повышенным содержанием 
Sc наблюдается более интенсивное выделение 
частиц Al3(Sc,Zr). Увеличение концентрации 
Mg приводит к уменьшению ∆ρmax и увеличению 
∆Hvmax. В сплаве № 7–6.0 приращение твердости 
при отжиге достигает 440 МПа, в  то время как 
в сплавах № 7–4.0 и № 7–2.5 величина ∆Hvmax со-
ставляет 390 и 370 МПа соответственно (табл. 2). 
Снижение ∆ρmax свидетельствует о том, что уве-
личение концентрации Mg приводит к  умень-
шению доли частиц Al3(Sc, Zr). В области малых 
температур отжига на рис. 3 наблюдаются отри-
цательные значения ∆Hvmax (до –70 МПа), кото-
рые связаны, очевидно, с  началом процессов 
возврата и  уменьшением плотности дефектов. 
Отметим, что интенсивность этих процессов 
в литых сплавах очень мала – масштаб измене-
ния ∆Hvmax на данной стадии лишь незначитель-
но превосходит ошибку измерения этой вели-
чиы (см. табл. 2).

На рис. 4 представлены зависимости lg(icorr)–E 
для сплавов Al–Mg–Sc–Zr с  различным соот-
ношением Sc:Zr. Для удобства сравнения на 
каждом рисунке представлены зависимости 
lg(icorr) – E для сплавов с 2.5, 4.0 и 6.0%Mg. Ана-
лиз представленных графиков показывает, что 
увеличение концентрации Mg при Sc:Zr = const 
приводит к  уменьшению потенциала коррозии 
на ~40 мВ и увеличению плотности тока корро-
зии.

На рис.  5 представлены зависимости тока 
коррозии сплавов Al–Mg в  исходном (неото-
жженном) состоянии от соотношения Sc:Zr. Из 
рис.  5 видно, что увеличение концентрации Sc 
и уменьшение концентрации Zr приводит к по-
вышению icorr в сплавах с 4% и 6%Mg; в сплавах 
с 2.5%Mg изменение соотношения Sc:Zr незна-
чительно влияет на ток коррозии icorr.

Следует отметить неожиданный характер 
обнаруженного эффекта повышения скоро-
сти коррозии при увеличении отношения Sc:Zr 
(рис.  5)  – поскольку увеличение концентра-
ции Sc приводит к  уменьшению размера зерен 
(рис. 1), то, как отмечалось во Введении, в мелко-
зернистых сплавах с большей площадью границ 
зерен ожидается уменьшение числа и  размера 

Рис. 3. Зависимости изменения УЭС (ρ/ρ0, черные линии) 
и  микротвердости (∆Hv, цветные линии) от температуры 
30-минутного отжига сплавов с  2.5%Mg (а), 4%Mg  (б) 
и 6%Mg (в).

0.90

0.93

0.96

0.99

1.02

1.05
ρ/ρ0

−100

0

100

200

300

400

500

0 100 200 300 400 500 600

∆Hv, ˜°˛

1-2.5Mg
2-2.5Mg
3-2.5Mg
4-2.5Mg
5-2.5Mg
6-2.5Mg

0.90

0.93

0.96

0.99

1.02

1.05

−100

0

100

200

300

400

500

0 100 200 300 400 500 600

1-4Mg
2-4Mg
3-4Mg
4-4Mg
5-4Mg
6-4Mg
7-4Mg

0.90

0.93

0.96

0.99

1.02

1.05

−100

0

100

200

300

400

500

0 100 200 300 400 500 600
T, °C

1-6Mg
2-6Mg
3-6Mg
4-6Mg
5-6Mg

T, °C

(˝)

(˙)

(˛)(˛)

T, °C

T, °C



980 КОЗЛОВА и др.

ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 125  № 8  2024

частиц β-фазы по границам зерен, провоцирую-
щих МКК в  алюминиевых сплавах. Вследствие 
этого можно было бы ожидать снижения тока 
коррозии при увеличении отношения Sc:Zr.

На рис. 6 представлены типичные зависимости 
lg(icorr) – E для образцов сплавов Al–Mg–Sc–Zr 
после отжигов при различных температурах. Из 
рис. 6а видно, что отжиг при температуре 450°С 
не приводит к существенному изменению плот-
ности тока коррозии и потенциала коррозии для 
сплавов с повышенным содержанием Zr. В спла-
вах с  повышенным содержанием скандия мас-
штаб изменения плотности тока коррозии ока-
зывается больше (рис. 6б).

Обобщение результатов исследований 
представлено на рис.  7, на котором в  качестве 
примера приведена зависимость плотности 
тока коррозии от температуры отжига сплава 

Рис. 4. Зависимости lg(icorr)–E для сплавов Al–Mg–Sc–Zr 
с Sc:Zr = 0.45 (а) и Sc:Zr = 2.2 в мас.% (б).
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Al–2.5%Mg–Sc–Zr. Из рис. 7 видно, что отжиг 
при температуре 300°С приводит к повышению 
тока коррозии и  максимальные значения тока 
коррозии достигаются после отжига при тем-
пературе 450°С. Важно отметить, что величина 
максимального тока коррозии зависит от соот-
ношения Sc:Zr и  растет с  увеличением содер-
жания Sc. Дальнейшее увеличение температуры 
отжига приводит к  снижению тока коррозии. 
Аналогичный характер зависимости icorr(T) на-
блюдается для сплавов с 4 и 6%Mg.

ОБСУЖДЕНИЕ РЕЗУЛЬТАТОВ
Проанализируем влияние концентрации маг-

ния и соотношения Sc:Zr на скорость коррозии 
исследуемых алюминиевых сплавов. Предвари-
тельно следует отметить, что среда, в  которой 
проводились коррозионные испытания алю-
миниевых сплавов, предназначена для иссле-
дования их стойкости против МКК. О том, что 
в процессе электрохимических испытаний ско-
рость МКК больше скорости общей коррозии 
свидетельствуют результаты металлографиче-
ских исследований поверхности образцов после 
испытаний (рис. 8).

Как показано на рис.  4 и  рис.  5, увеличение 
концентрации магния приводит к  повышению 
тока коррозии, причем в  сплавах с  6%Mg ток 
коррозии на порядок превосходит аналогичную 

величину в  сплавах с  2.5 и  4%Mg. По нашему 
мнению, причиной снижения коррозионной 
стойкости сплавов с  6%Mg является увеличе-
ние числа частиц β-фазы, располагающихся 
по границам зерен. Как было показано выше 
(см.  рис.  2), частицы β-фазы обладают низкой 
коррозионной стойкостью и  достаточно легко 
растворяются даже при электрохимической 
полировке поверхности шлифа. Кроме того, 
частицы β-фазы образуют микрогальваниче-
скую пару с кристаллической решеткой алюми-
ниевого сплава, по межфазной границе которой 
может происходить ускоренное коррозионное 
разрушение. Поэтому увеличение концентрации 
магния приводит к повышению скорости МКК 
алюминиевых сплавов в неотожженном состоя-
нии (см. рис. 8).

Вопрос о влиянии соотношения Sc:Zr на кор-
розионную стойкостью сплавов Al–Mg менее 
однозначен.

Рис. 7. Зависимости тока коррозии от температуры 30-ми-
нутного отжига сплавов с  2.5%Mg и  различным отноше-
нием Sc:Zr.
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Как уже было показано во Введении, частицы 
Al3Sc являются катодами по отношению к кри-
сталлической решетке алюминиевого сплава 
[23–25] и  образуют микрогальваническую пару 
«Al3Sc–Al», способствующую ускорению ло-
кальной коррозии. В связи с этим можно пред-
положить, что высокие значения скорости кор-
розии в  неотожженных сплавах Al–Mg–Sc–Zr 
с большим отношением Sc:Zr обусловлены при-
сутствием в  составе сплавов первичных частиц 
Al3(Sc,Zr) с повышенным содержанием скандия. 
Первичные частицы Al3Zr и  частицы Al3(Sc,Zr) 
с  повышенным содержанием циркония оказы-
вают меньшее влияние на скорость коррозии, 
поэтому частичное замещение скандия на цир-
коний (уменьшение соотношения Sc:Zr) при-
водит к уменьшению тока коррозии (рис. 5).

Следует подчеркнуть неожиданный характер 
эффекта увеличения скорости коррозии при по-
вышении отношения Sc:Zr  – скандий является 
более сильным модификатором структуры алю-
миниевых сплавов и, поэтому, приводит к более 
существенному измельчению зерен, чем добав-
ка циркония. Вследствие этого можно было бы 
ожидать, что при увеличении отношения Sc:Zr, 
из-за увеличения площади границ зерен, будет 
наблюдаться снижение скорости МКК, обуслов-
ленное, в первую очередь, уменьшением размера 
и  количества частиц β-фазы, располагающихся 
по границам зерен.

Как известно, скандий и  цирко-
ний имеют различные атомные массы 
(mSc = 44.956 г/моль, mZr = 91.224 г/моль) и ча-
стичная замена 0.02 мас.% Sc на 0.02 мас.%Zr 
будет приводить к снижению в составе сплавов 
суммарной концентрации Sc + Zr в ат.% (табл. 1). 
Вследствие этого, при уменьшении отношения 
Sc:Zr будет происходить снижение объемной 
доли первичных и вторичных частиц Al3(Sc,Zr), 
образующихся, соответственно, при кристал-
лизации или отжиге сплавов. Можно сделать 
вывод, что уменьшение числа первичных частиц 
Al3(Sc,Zr) оказывает более существенное влия-
ние на снижение скорости коррозии по сравне-
нию с незначительным измельчением зерен при 
увеличении отношения Sc:Zr (рис. 1).

Как видно из рис. 3, отжиг приводит к умень-
шению УЭС сплавов и  повышению их твер-
дости. Наблюдаемые изменения обусловлены 
уменьшением концентрации легирующих эле-
ментов (Sc,Zr) в  кристаллической решетке 
алюминиевого сплава и  образованием частиц 
Al3X, препятствующих движению дислокаций. 

Предположим, что в  сплавах с  повышенным 
содержанием скандия (Sc:Zr > 1) выделяются 
частицы Al3Sc и  интерметаллиды переменного 
состава Al3(ScxZr1-x) с  повышенным содержа-
нием скандия. (В соответствии с [36, 37], такие 
частицы, вероятнее всего, являются частица-
ми Al3(Sc0.75Zr0.25)). Поскольку выделяющиеся 
частицы Al3Sc являются, как уже отмечалось, 
катодами по отношению к кристаллической ре-
шетке алюминиевого сплава, то процесс распада 
твердого раствора будет приводить к  увеличе-
нию плотности тока коррозии. В пользу данного 
предположения свидетельствует тот факт, что 
в  сплавах с  малым содержанием Sc и  большим 
содержанием Zr (Sc:Zr < 1) отжиг практически 
не оказывает заметного влияния на скорость 
коррозии (величину тока коррозии) (рис.  7). 
Вероятно, это связано с  тем, что в  этих спла-
вах при отжиге образуются частицы, в которых 
центральная часть обогащена атомами скандия, 
а периферийная часть – атомами циркония [38], 
из-за чего часто считается, что такие частицы 
имеют структуру “ядро Al3Sc – оболочка Al3Zr”, 
а  также частицы с  повышенным содержанием 
циркония состава Al3(Sc0.25Zr0.75) [36, 39].

Отметим работу [35], в  которой было пока-
зано, что межфазные границы Al/Al3(Sc,Zr) яв-
ляются местами преимущественного осаждения 
частиц β- и β′-фаз, являющихся анодом по отно-
шению к зернам алюминия. Поэтому образова-
ние первичных частиц при кристаллизации или 
вторичных частиц Al3(Sc,Zr) при отжиге сплавов 
Al–Mg–Sc–Zr приведет к  появлению допол-
нительных областей образования анодных фаз 
(β-, β′) [35]. Это может способствовать дополни-
тельному увеличению скорости коррозии после 
отжига сплавов Al–Mg–Sc–Zr или снижению 
коррозионной стойкости сплавов с  повышен-
ным содержанием первичных частиц.

Снижение скорости коррозии сплавов 
Al–Mg–Sc–Zr после отжига при более высоких 
температурах (более 450°С) связано, по нашему 
мнению, с двумя основными факторами.

Во-первых, при повышенных температурах 
нагрева начинается растворение частиц β-фазы, 
и  их вклад в  скорость коррозии уменьшается. 
О  начале растворения частиц β-фазы косвенно 
свидетельствует повышение УЭС при повышен-
ных температурах отжига (рис. 3).

Во-вторых, выделившиеся при отжиге части-
цы Al3(Sc,Zr) начинают расти, и более крупные 
частицы поглощают более мелкие. Следует так-
же отметить, что в  составе литых сплавов при-
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сутствуют крупные первичные частицы, которые 
при нагреве также могут расти за счет диффузи-
онного поглощения более мелких вторичных ча-
стиц, а также за счет уменьшения концентрации 
атомов скандия и циркония в твердом растворе 
Al–Mg–Sc–Zr. Это приводит к снижению числа 
частиц, а  также к  уменьшению площади меж-
фазной границы «зерно алюминиевого сплава – 
частица Al3(Sc,Zr)», что сопровождается умень-
шением их вклада в скорость межкристаллитной 
коррозии алюминиевого сплава.

Совокупность этих двух факторов приводит 
к  снижению плотности тока коррозии после 
отжига сплавов Al–Mg–Sc–Zr при повышенных 
температурах.

Большой масштаб снижения плотности тока 
коррозии в  сплавах с  Sc:Zr > 1 после отжига 
при 500°С (рис. 7) обусловлен, по нашему мне-
нию, спецификой структуры частиц Al3(Sc,Zr). 
Как уже отмечалось выше, при нагреве спла-
вов Al–Sc–Zr могут образовываться частицы 
со структурой «ядро Al3Sc  – оболочка Al3Zr». 
Поскольку коэффициент диффузии скандия 
в  алюминии намного больше коэффициента 
диффузии циркония в  алюминии [40–42], то 
при нагреве сначала происходит образование 
коррозионно-опасных частиц Al3Sc, на поверх-
ности которых в  процессе нагрева возникает 
“оболочка” из фазы Al3Zr. Это приводит к тому, 
что скорость коррозии сплава снижается до зна-
чений, характерных для сплавов с Sc:Zr<1 с по-
вышенным содержанием Zr (рис. 7).

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
1.  Методом индукционного литья получены 

алюминиевые сплавы Al–Mg–Sc–Zr с  общим 
содержанием Sc + Zr = 0.32 мас.%. Концентра-
ция скандия и  циркония в  сплавах варьирова-
лась с шагом в 0.02 мас.%. Концентрация магния 
в сплавах составляла 2.5, 4.0 и 6.0 мас.%. Пока-
зано, что увеличение содержания Mg приводит 
к повышению объемной доли частиц β-фазы на 
границах зерен и  к  снижению стойкости алю-
миниевых сплавов к  межкристаллитной корро-
зии (МКК). Показано, что при повышении отно-
шения Sc:Zr наблюдается увеличение скорости 
МКК неотожженных сплавов Al–Mg–Sc–Zr. 
Наблюдаемый эффект обусловлен уменьшением 
числа первичных частиц Al3(Sc,Zr) при сниже-
нии отношения Sc:Zr – из-за различий в атом-
ных массах Sc (44.956 г/моль) и Zr (91.224 г/моль) 
частичная замена скандия на аналогичное по 

массе (0.02 мас.%) содержание циркония будет 
приводить к  уменьшению суммарной концен-
трации Sc + Zr (в ат.%) и, как следствие, к умень-
шению числа частиц Al3(Sc,Zr).

2.  Проведен анализ зависимостей измене-
ния УЭС, микротвердости и скорости коррозии 
от температуры 30-минутного отжига сплавов 
с  различным соотношением Sc:Zr. В  сплавах 
с  повышенным содержанием Sc наблюдается 
более интенсивное выделение частиц Al3(Sc,Zr), 
при этом увеличение концентрации Mg при-
водит к  уменьшению доли частиц Al3(Sc,Zr). 
Установлено, что процесс распада твердого рас-
твора приводит к увеличению тока коррозии при 
нагреве до температуры 450°С; при более высо-
ких температурах отжига наблюдается снижение 
скорости МКК. Снижение скорости коррозии 
при повышенных температурах отжига связа-
но, по нашему мнению, с растворением частиц 
β-фазы, снижением числа частиц Al3(Sc,Zr) в ре-
зультате их роста и  объединения при нагреве. 
Уменьшение отношения Sc:Zr приводит к отсут-
ствию эффекта повышения скорости коррозии 
сплавов Al–Mg–Sc–Zr после отжига при тем-
пературе 450°С – скорость МКК сплавов моно-
тонно снижается.

Работа выполнена при поддержке Российско-
го научного фонда (грант № 22-13-00149).
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THE EFFECT OF A Sc : Zr RATIO ON THE CORROSION RESISTANCE 
OF CAST Al–Mg ALLOYS

N. A. Kozlova1, *, A. V. Nokhrin1, V. N. Chuvil’deev1, 
Ya. S. Shadrina1, A. A. Bobrov1, and M. K. Chegurov1

1Lobachevsky National Research State University, Nizhny Novgorod, 603600 Russia
*e-mail: nakozlova@nifti.unn.ru

The results of the studies of the corrosion resistance of Al–Mg alloys with different contents of magnesium 
and different ratios of scandium and zirconium (Sc : Zr) have been presented. The alloys have been obtained 
using induction casting. The effect of the annealing temperature on the microhardness and specific electrical 
resistivity of cast Al–Mg–Sc–Zr alloys has been studied. Electrochemical corrosion tests were performed in an 
environment simulating intergranular corrosion in aluminum alloys. It has been shown that an increase in the 
content of magnesium results in an increase in the corrosion current, and a decrease in the content of scandium 
(under the condition of Sc + Zr = const) results in a decrease in the rate of intergranular corrosion. It has been 
established that the dependence of the corrosion current density on the annealing temperature of Al–Mg–Sc–
Zr alloys with an increased Sc : Zr ratio exhibits a non-monotonic pattern with a maximum.

Keywords: Al–Mg alloy, corrosion, scandium, zirconium, Al3(Sc, Zr) particles
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Проведено комплексное исследование структурно-фазовых превращений и  физико-механических 
свойств метастабильного (α+β)-сплава с эффектом памяти формы Cu–39.5 мас.%Zn, подвергнутого 
деформационно-термическим обработкам, включающим холодную прокатку и  отжиг. Методами 
оптической и  электронной микроскопии и  рентгенофазового анализа изучены особенности тонкой 
структуры, формирующейся при промежуточном и бейнитном фазовом превращении. Методом диф-
ференциальной сканирующей калориметрии при нагреве до 500°С установлены температурные интер-
валы бейнитного 3R/9R и других фазовых превращений. В закаленном сплаве температура бейнитного 
превращения близка к 170°С. При механических испытаниях методом одноосного растяжения обнару-
жено, что холодная деформация и постдеформационная термическая обработка по различным режи-
мам позволяет получить сплав в высокопрочном или пластичном состояниях (с пределом прочности σв 
больше 700 МПа или с относительным удлинением δ выше 40% соответственно).
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ВВЕДЕНИЕ
Сплавы с  термоупругими мартенситными 

превращениями (ТМП) и  обусловленными 
ими эффектом памяти формы (ЭПФ) широко 
используются в  медицине, авиакосмической, 
строительной, транспортной и  других сферах 
деятельности [1–5]. Уникальными по функцио-
нальным и механическим свойствам традицион-
но остаются и практически применяются сплавы 
на основе TiNi [4–9]. Известны и другие сплавы 
с ЭПФ, например, сплавы медной группы Cu–Al, 
Cu–Al–Ni, Cu–Sn [1–4, 6, 7]. Однако не все мед-
ные ОЦК-сплавы с  ТМП могут найти приклад-
ное применения из-за присущих им проблем 
и,  прежде всего, низкой пластичности [3, 10]. 
С  одной стороны установлено, что стремитель-
ный рост зерен β-фазы в процессе непродолжи-
тельных выдержек медных сплавов при высоких 
температурах в однофазной β-области снижает их 

прочностные свойства и особенно пластичность. 
Ряд медных сплавов испытывает также эвтек-
тоидный распад высокотемпературной β-фазы 
с образованием охрупчивающих выделений вто-
ричных фаз [2]. Более того, ТМП в медных спла-
вах с высокой упругой анизотропией (A~9–10 ед. 
[3, 6, 7, 11]) индуцируют большие когерентные 
напряжения и их накопление на границах зерен. 
Как следствие, могут образовываться закалочные 
трещины, обусловливающие преждевременное 
хрупкое интеркристаллитное разрушение при 
незначительных нагрузках [3]. По-видимому, 
после появления обзорных монографий [2, 3] ин-
терес к медным сплавам с ТМП резко снизился 
и практического применения они до сих пор не 
нашли [10]. Низкие пластические свойства мед-
ных β- и α+β-сплавов не позволяют реализовать 
даже однократные ЭПФ при ТМП вследствие их 
преждевременного хрупкого разрушения.
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С другой стороны, медные сплавы, включая 
(α+β)- и β-бронзы и латуни, имеют превосход-
ные электро- и  теплопроводность, хорошую 
обрабатываемость, коррозионную стойкость 
и  низкую стоимость при изготовлении, что де-
лает их экономически перспективными канди-
датами для применения в  качестве полифунк-
циональных материалов с ЭПФ, если бы удалось 
повысить их пластичность [2, 3, 7].

Известно, что механические свойства раз-
личных сплавов с ЭПФ, в том числе и медных, 
определяются химическим и фазовым составом, 
а также их микроструктурным состоянием [3–9]. 
С изменением температуры или внешней нагруз-
ки процесс ТМП формирует особые структурно-
морфологические и  размерно-ориентационные 
особенности сплавов [3–7]. Гетерогенное заро-
ждение мартенситных кристаллов возможно 
на границах зерен, двойниках, дислокациях, 
дефектах упаковки, антифазных доменных гра-
ницах и  выделениях избыточных фаз. Поэтому 
необходимо учитывать роль термической, тер-
момеханической, а также постдеформационной 
обработки сплавов. Такая обработка может при-
вести как к  появлению нежелательных выделе-
ний вторичных фаз, которые либо охрупчивают 
сплав, либо препятствуют протеканию ТМП 
снижая способность сплава проявлять ЭПФ, так 
и  способна оказывать благоприятное воздей-
ствие [13, 14].

В настоящее время среди медных сплавов 
для практического применения предпочтитель-
ными являются сравнительно более пластич-
ные сплавы с  ТМП на основе Cu–Zn [2–4, 7]. 
Во-первых, в данных сплавах отсутствует эвтек-
тоидный распад [2, 3, 12], в отличие от сплавов 
Cu–Al–Ni  [13–15]. Во-вторых, ослаблено или 
отсутствует интеркристаллитное разрушение, 
что позволяет использовать их в качестве спла-
вов с ЭПФ [3, 7]. Показано, что в ряде легиро-
ванных сплавов Cu–(40–42 мас.%) Zn в  двух-
фазной области химических составов α+β-фазы, 
ТМП происходит в высокотемпературной ОЦК 
β-фазе с  атомным упорядочением типа B2 при 
довольно низких температурах. Это позволяет 
использовать такие сплавы, например, в услови-
ях пониженной температуры окружающей сре-
ды [12]. Напротив, при содержании в сплаве Zn 
меньше 40 мас.%, в двухфазных (α+β)-сплавах, 
ТМП в β-фазе может протекать при температу-
рах, приближающихся к комнатной температуре 
(КТ) [3, 12]. Однако промежуточное бейнитное 

превращение, по-видимому, проиcходит при 
более высоких температурах [2].

Поэтому в настоящей работе был исследован 
малоизученный поликристаллический мета-
стабильный (α+β)-сплав Cu–39.5%Zn с  ЭПФ 
перспективной системы Cu–Zn, подвергнутый 
закалке или холодной деформации и  отжигу 
с целью выявления особенностей влияния дан-
ных обработок на формирование его микро-
структуры и механическое поведение.

МАТЕРИАЛЫ И МЕТОДЫ 
ИССЛЕДОВАНИЙ

Сплав Сu–39.5%Zn (в  мас.%) выплавлен из 
высокочистых компонентов Cu, Zn (чистотой 
99.99%). Слиток сплава подвергали горячей 
ковке в  прутки сечением 10×10  мм при 800°С 
и  закалке в  воду. Затем часть образцов подвер-
гали деформации прокаткой на прокатном ста-
не при КТ с большим суммарным обжатием на 
80%, накопленном путем поэтапной прокатки 
с  обжатием 5% на каждом проходе. С  учетом 
известных данных о  наличии промежуточного 
бейнитного превращения в  исследуемом спла-
ве [2, 16, 17], отжиг холоднодеформированного 
сплава выполняли при температурах 250 и 500°С 
в течение 2 ч и 10 мин соответственно, с после-
дующим охлаждением в воде. Структуру и фазо-
вый состав изучали методами рентгеновской 
дифрактометрии (РД), оптической металлогра-
фии (ОМ), растровой (РЭМ) и просвечивающей 
(ПЭМ) электронной микроскопии. РД  выпол-
няли в монохроматизированном медном излуче-
нии Kα на дифрактометре ДРОН-3М. Использо-
вали ПЭМ Tecnai G2 30, а также JEOL 200CX при 
ускоряющем напряжении 300 и 200 кВ соответ-
ственно и  РЭМ Tescan Mira (Чехия) с  полевой 
термоэмиссионной пушкой при 20 или 30 кВ. 
Данные по дифференциальной сканирующей 
калориметрии (ДСК) были получены на при-
боре синхронного термического анализа STA 
449 F3 Jupiter (Германия) в атмосфере азота при 
нагреве в  интервале температур 20–500°С со 
скоростью 20°С/мин. Для их обработки исполь-
зовали программный пакет NETZSCH Proteus 
Analysis®. Механические свойства плоских 
образцов, вырезанных из прокатанных полос 
на электроискровом станке (длина образцов 
с  участками для захвата составляла 40  мм; раз-
меры рабочей части образца: толщина a0 = 1 мм, 
ширина b0 = 7 мм, длина l0 = 21 мм, радиус за-
кругления r = 1.5 мм, площадь поперечного се-
чения F0= 7.5 мм2) определяли на универсальной 



988 СВИРИД и др.

ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 125  № 8  2024

испытательной машине Instron 5982 (Велико-
британия) при скорости растяжения 1 мм/мин, 
согласно ГОСТ 11701–84. Коэффициент дефор-
мационного упрочения (КДУ) рассчитывали на 
площадке текучести, определив тангенс угла на-
клона кривой в точках пересечения касательных 
выше предела текучести σ0.2.

РЕЗУЛЬТАТЫ ИССЛЕДОВАНИЙ
Из приведенного фрагмента рентгеновской 

дифрактограммы на рис.  1а следует, что зака-
ленный сплав Сu–39.5%Zn находится в  двух-
фазном α(ГЦК)- и β(ОЦК)-состоянии. Судя по 
соотношению интенсивностей отражений  111α 
и 110β с близкими углами 2θ, количество α-фа-
зы составляло 25–35% от массовой концен-
трации β-фазы. Параметры элементарных 
ячеек aГЦК=0.3681  нм, aОЦК=0.2929  нм. Отжиг 
при  250°С, 2  ч  привел к  изменению соотноше-
ния α- и β-фаз на противоположное, т.е. коли-
чество β-фазы составило 25–35% от массовой 
концентрации α-фазы (рис. 1б).

Фрагменты рентгеновских дифрактограмм 
сплава Cu–39.5%Zn, подвергнутого большой по 
величине холодной прокатке на 80% и дополни-
тельным отжигам при 250°С и 500°С, представ-
лены на рис.  1в–д. Для сплава после холодной 
прокатки отражения β-фазы значительно уши-
рились и ослабли (рис. 1в). Из рис. 1в видно так-
же, что деформация прокаткой трансформирует 
аксиальную текстуру типа <111>α в {110}<312>α. 
Отжиг наряду с некоторым увеличением количе-
ства β-фазы (особенно при 250°С, 2 ч) добавляет 
текстуру рекристаллизации {311}<312>α к  сме-
шанной текстуре деформации α-латуни<111>+ 
{110}<312> (рис. 1г, д).

Отжиг исходного закаленного сплава при 
250°С, 2  ч  (рис.  1б) или холодной деформации 
на 80% (рис.  1в) и  последующие отжиги при 
250 и  500°С (рис.  1г, д) привели также к  появ-
лению на дифрактограммах отражений, совпа-
дающих с  основными сильными рефлексами 
α-фазы. Дополнительно были выявлены бо-
лее слабые сверхструктурные отражения фаз 
3R типа L10  с  последовательностью укладки 
плотноупакованных плоскостей ABC (111) и 9R 
с  орторомбической кристаллической решет-
кой (ABCBCACAB) [2, 18] (ее рефлексы обозна-
чены стрелками зеленого цвета) (рис. 1). Обна-
руженная композитная бейнитная фаза 3R/9R 
имеет, как известно [2,  16–18], мартенсито-
подобную структуру, которая по морфологии 
дифференцируется в  виде отдельных пластин, 

ограненных зерен или зерен с пакетной смесью 
тонких двойников [2]. Таким образом, обна-
руженная по РД-данным термо- и  деформаци-
онно-индуцированная фаза является продуктом 
бейнитного β→3R/9R-превращения, известного 
в β-сплавах Cu–Zn.

На рис. 2 приведены данные измерений ДСК 
сплава Cu–39.5%Zn после закалки и  холод-
ной прокатки. В  обоих случаях фиксируется 
λ-образный эндотермический пик при темпе-
ратурах 459–465°С, который соответствует тем-
пературе атомного разупорядочения Курнакова 
(Тк B2-фазы). Для сплава после закалки (рис. 2, 
кривая 1) отчетливо наблюдается широкий эндо-
термический провал с минимумом при темпера-
туре, близкой 170°С, который в работах [16–18] 
связывается с началом появления в сплаве бей-
нита с  чередующейся структурой  3R/9R. При 
дальнейшем увеличении температуры в  интер-
вале 200–320°С формируются размытые экзотер-
мические пики, которые связаны с выделением 
α-фазы в  закаленном сплаве при 220°С и  с  ее 
рекристаллизацией при 320°С после холодной 
деформации. В случае, когда сплав Cu–39.5%Zn 
был прокатан на большую степень вхолодную, 
наблюдаемые эндо- и  экзотермические пики 
были выражены гораздо менее отчетливо (рис. 2, 
кривая 2) очевидно, вследствие уже прошедшего 
при деформации бейнитного превращения (см. 
рис. 1в).

Исследования микроструктуры сплава 
Cu–39.5%Zn показали, что равноосные зер-
на (α+β)‑фаз со средним размером, близким 
к  70  мкм исходного закаленного сплава, в  хо-
лоднодеформированном сплаве вытянулись 
в направлении прокатки, а их линейные разме-
ры варьируются по толщине до 50 мкм и длине 
до 250 мкм (ср. рис. 3а и б). РЭМ-анализ наряду 
с  РД-данными дополнительно свидетельствует 
о наличии внутри зерен в основном планарных 
двойниково–подобных колоний, как следствие, 
бейнитного β→3R/9R-превращения (рис. 3в, д).

Отжиг при 250°С способствовал также про-
цессу первичной рекристаллизации, усили-
вая равноосность α-зерен (рис.  3г). Их средние 
размеры практически не изменились, но при 
этом отчетливо наблюдаются отдельные «но-
вые» рекристаллизованные зерна с  размерами 
20–30  мкм. Очевидно, что температура 250°С 
выше температуры низкотемпературного порога 
рекристаллизации, определяемого как 0.4·Tпл. 
Повышение температуры до 500°С еще больше 
интенсифицировало процессы рекристаллиза-
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ции α-фазы и бейнитного превращения. Зерен-
ная структура представляет собой смесь равноос-
ных рекристаллизованных α-зерен (размером от 
3 до 5 мкм), которые на РЭМ-изображении хоро-
шо различаются по светлому контрасту (рис. 3д, 
е). Кроме того, в  сплаве после отжига наряду 
с  мелкими рекристаллизованными зернами на-
блюдаются полосы более крупных зерен с харак-
терной внутренней пакетно-пластинчатой суб-
структурой бейнита. В этих условиях остаточная 

β-фаза фиксируется практически лишь на рент-
генограммах по следам отдельных брэгговских 
отражений, например, 110, 200 и 211, положения 
которых, однако, близки ряду рефлексов бейнита 
на рис. 1в–д, что делает не вполне однозначным 
выявление β-фазы РД-методом.

На рис.  4 приведены типичные изображения 
микроструктуры бейнита, полученные методом 
ПЭМ, и  соответствующая микроэлектронограм-
ма (рис. 4в) сплава в состоянии, сформированном 

Рис. 1. Рентгеновские дифрактограммы сплава Сu–39.5%Zn после закалки (а), отжига при 250°С, 2 ч (б), холодной про-
катки (в), дополнительного отжига при 250°С, 2 ч (г) и 500°С, 10 мин (д) и соответствующие штрихдиаграммы отражений 
hkl α(ГЦК)-, 3R-, 9R- и β(ОЦК)-фаз.
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холодной прокаткой с  обжатием 80%. Светло- 
и темнопольные изображения тонкопластинчатой 
3R/9R-бейнитной фазы на рис.  4а, б  (в  соответ-
ствии с РД-данными на рис. 1б) согласуются с на-
личием на микроэлектронограмме 9R-рефлексов 
на 1/3 положений между основными рефлексами 
типа 002 и 131 и тонких острых диффузных штри-
хов по направлению [133]* обратной 3R-решетки. 
Кристаллографический анализ показывает, что 
данные штрихи ориентированы перпендикулярно 
направлениям следов двойниковоподобных пла-
стин на рис. 4а, б. На темнопольном изображении 
в  слабом «размытом» рефлексе 130β /111α видны 
также высокодисперсные частицы размером в не-
сколько нанометров. Наличие этих частиц может 
быть обусловлено деформационно-индуцирован-
ным превращением. Из-за совпадения рефлек-
сов на микроэлектронограмме и  рентгеновской 
дифракции (рис. 3в) можно предполагать, что это 
частицы α- или β-фазы.

Результаты измерений механических ха-
рактристик сплава Cu–39.5%Zn, подверг-

нутого холодной прокатке, представлены на 
рис.  5 и  в  табл.  1. Предел прочности σB спла-
ва Cu–39.5%Zn после холодной деформации 
достигает 740 MПa, предел текучести σ0.2  – 
460  МПа, однако удлинение при растяжении 
δ  не превышает 9%. Данное поведение сплава 
при растяжении можно объяснить накоплением 
в сплаве в процессе холодной прокатки больших 
упругопластических напряжений, обусловлен-
ных нарастанием плотности дислокаций и дру-
гих структурных дефектов наряду с диспергиро-
ванием зеренной микроструктуры собственно 
α-фазы и бейнита 3R/9R.

Нагрев сплава при температуре 250°С, 
2  ч,  привел к  повышению σB до 770 MПa, σ0.2 
до  485 МПа, снижению δ  до 6%. При этом 
механические испытания при одноосном рас-
тяжении показали, что сплав как после хо-
лодной прокатки, так и  после отжига 250°С, 
2 ч характеризуется высоким коэффициентом 
деформационного упрочнения (КДУ) на ста-
дии равномерной пластической деформации 
(рис. 5). Для сравнения в табл. 1 внесены дан-
ные механических характеристик закаленного 
сплава [7].

Повышение температуры кратковременного 
отжига до 500°С значительно повлияло на пла-
стичность и  прочность сплава: δ  возросло до 
45% (вдвое выше, чем δ=20% для закаленного 
сплава), а  величины σB и  σ0.2 снизились до 380 
и  185  MПa соответственно, т.е. ниже, чем для 
закаленного сплава. Это указывает на то, что на-
грев при 500°С интенсифицировал существен-
ное снижение плотности дислокаций и форми-
рование мелкозернистой рекристаллизованной 
структуры пластичных фаз α-ГЦК-латуни и бей-
нита (см. рис. 3д, е).

Данные фрактографического анализа образ-
цов после растяжения холоднокатанного сплава 
Cu–39.5%Zn представлены на рис.  6. Ячеистая 
чашечноподобная поверхность излома в  исход-
ном холоднокатанном сплаве характеризует 
наличие вязкого внутризеренного механизма 
разрушения [19] и  в  основном представлена 
выстроенными в  одном направлении в  преде-
лах одного зерна мелкими ямками размером до 
5–10 мкм (рис. 6а). При этом на поверхности из-
лома после холодной деформации и отжига при 
250°С, 2 ч (рис. 6б), как и после холодной дефор-
мации сплава (рис.  6а), отчетливо наблюдается 
наличие полосовой направленности гребней 
рельефа данных ямок. Данное обстоятельство 
может быть следствием механизма вязкого раз-

Рис. 2. ДСК-кривые сплава Cu–39.5%Zn после закалки 
(кривая 1) и  холодной прокатки (кривая  2). Стрелки, на-
правленные вниз, отмечают эндотермические эффекты, 
вверх – экзотермические эффекты.
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рушения вдоль протяженных бейнитных двой-
никовоподобных полос.

ВЫВОДЫ

В настоящем исследовании подробно изуче-
но влияние механотермической обработки на 

фазовый состав, морфологию, микроструктуру 
и  механические свойства сплава Cu–39.5%Zn. 
Сделаны следующие основные выводы по ра
боте:

1.  Показано, что закаленный сплав 
Cu–39.5%Zn находится в  двухфазном 
α(ГЦК)+β(ОЦК)-мелкозернистом состоянии 

Рис. 3. ОМ- (а, б, г) и РЭМ- (в, д, е) изображения сплава Cu–39.5%Zn после закалки (а), холодной прокатки (б, в), допол-
нительного отжига при 250°С, 2 ч (г) и 500°С, 10 мин (д, е). На рис. 3г стрелками показаны новые рекристаллизованные 
мелкие зерна.
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при комнатной температуре, где β(ОЦК)-фаза 
атомно упорядочена по типу B2.

2.  По данным рентгенофазового анали-
за и  ДСК установлено, что отжиг при 250°С, 
2  ч  и  холодная деформация с  последующим 
отжигом при 500°С привели к  появлению на 
дифрактограммах сильных отражений α-фазы. 
Дополнительно выявлены более слабые сверх-
структурные отражения фаз 3R типа L10 с после-
довательностью укладки плотноупакованных 
плоскостей ABC (111) и  9R с  орторомбической 
кристаллической решеткой (ABCBCACAB).

3.  Механическая обработка сплава прокат-
кой при комнатной температуре обеспечивает 
промежуточное превращение β-фазы (вплоть 
до ее полного исчезновения) в бейнитную фазу 
3R/9R тонкопластинчатой морфологии.

4.  Обнаружено, что холодная прокатка вы-
зывает существенное изменение прочностных 
и  пластических свойств сплава Cu–39.5%Zn, 

Рис. 4. Светло- (а) и темнопольные (б, г) ПЭМ-изображения и соответствующая микроэлектронограмма (в – ось зоны 
отражающих плоскостей, о.з., близка [110]3R||[001]9R) сплава Cu–39.5%Zn после холодной прокатки. Темнопольное изобра-
жение наночастиц β-фазы на рис. 4 г (отмечены стрелками) получено в рефлексах типа 110β-ОЦК и 111α-фазы, отмеченных 
окружностью на рис. 4в.

Рис. 5. Кривые деформации σ–δ сплава Cu–39.5%Zn после 
холодной прокатки (кривая 1) и дополнительной термиче-
ской обработки при 250°С, 2 ч (кривая 2) или 500°С, 10 мин 
(кривая 3).
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регулирование которых возможно при исполь-
зовании последующего отжига. Преимуще-
ственный рост прочности σВ обеспечил отжиг 
при 250°С (более 700 МПа), тогда как отжиг при 
500°С способствовал значительному повыше-
нию пластичности (относительного удлинения 
до разрушения более 40%) сплава.

Постановка задачи работы, синтез сплава, 
исследования, посвященные изучению влия-
ния фазовых и микроструктурных превращений 
в сплаве методами оптической и электронной ми-
кроскопии, а также рентгеновской дифракции на 
механические свойства, и обсуждение их резуль-
татов выполнены А.Э.  Свиридом при участии 
Д.И. Давыдова, В.В. Афанасьева за счет средств 
Российского научного фонда (проект №  22-72-
00056, https://rscf.ru/project/22-72-00056/, ИФМ 
УрО РАН, Свердловская обл.).

Исследования и  анализ тонкой микрострук-
туры бейнита сплава выполнены В.Г.  Пуши-
ным, Н.Н.  Курановой, дифференциальная 
сканирующая калориметрия  – Л.А.  Сташко-
вой в  рамках государственного задания МИН-
ОБРНАУКИ России (тема «Структура», № г.р. 
№ 122021000033-2).

Работа выполнена с  использованием обо-
рудования ЦКП «Испытательный центр нано-

технологий и перспективных материалов» ИФМ 
УрО РАН.

Авторы данной работы заявляют, что у  них 
нет конфликта интересов.
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STRUCTURE FEATURES AND MECHANICAL PROPERTIES 
OF METASTABLE Cu–39.5 wt % Zn (α+β) ALLOY WITH SHAPE MEMORY 

EFFECT SUBJECTED TO THERMOMECHANICAL TREATMENT
A. E. Svirid1, *, V. G. Pushin1, N. N. Kuranova1, 

S. V. Afanasyev1, D. I. Davydov1, and L. A. Stashkova1

1Mikheev Institute of Metal Physics, Ural Branch of the RAS, Ekaterinburg, Russia
*e-mail: svirid@imp.uran.ru

A comprehensive study of structural-phase transformations and physical and mechanical properties of metastable 
Cu–39.5 wt % Zn α + β alloy with shape memory effect subjected to thermomechanical treatments including 
cold rolling and annealing has been carried out. The features of the fine structure formed at the intermediate 
and bainitic phase transformations have been studied using optical and electron microscopy as well as X-ray 
phase analysis. The temperature intervals of bainitic 3R/9R and other phase transformations were established by 
differential scanning calorimetry during heating up to 500°C. In the case of the hardened alloy, the temperature 
of the bainitic transformation was close to 170°C. In mechanical tests conducted using uniaxial tension, it has 
been demonstrated that cold deformation and post-deformation heat treatment under different modes can be 
employed to obtain the alloy in high-strength or ductile states. These states are characterized by an ultimate 
strength (σu) greater than 700 MPa and a relative elongation (δ) greater than 40%, respectively.

Keywords: copper alloys, cold rolling, annealing, microstructure, mechanical properties, thermoelastic 
martensitic transformation, shape memory effect
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ВВЕДЕНИЕ
Сплавы типа АМц (AA3003) и АА8006, легиро-

ванные марганцем в количестве ~ 1–1.5% (здесь 
и далее в мас.%), отличаются сочетанием удель-
ной прочности, коррозионной стойкости и тех-
нологичности при обработке давлением [1,  2]. 
В  отсутствие кремния, фазовый состав данных 
сплавов описывается диаграммой состояния Al–
Mn–Fe [3]. Исходя из этого, согласно данным 
[3, 4], в равновесии с алюминиевым твердым рас-
твором (далее – (Al)) могут быть фазы Al6(Mn,Fe) 
и  Al3Fe. Марганец обладает растворимостью 
в  алюминии 0.4% при 20°С, при температуре 
657°C  – 1.82% [4]. В  связи с  чем при неравно-
весной кристаллизации в  микроструктуре ука-
занных сплавов присутствует пересыщенный по 
Mn раствор (Al). При нагреве, как правило, гомо-
генизирующем отжиге, раствор (Al) претерпевает 
распад c выделением из него дисперсоидов Al6Mn 
размером ~500 нм [1, 3]. Несмотря на выделение 
этих частиц остаточное количество Mn присут-
ствует в (Al) около 0.5 мас. %, при максимальном 
распаде [3, 5–7]. При этом снижение концентра-
ции Mn в  (Al) позволило бы расширить сферу 
применения вышеуказанных сплавов. Исследо-
вания, проведенные в  [8], установили, что до-
полнительное легирование сплавов Al–Mn каль-
цием приводит не только к  ускорению распада 
(Al), но и снижению концентрации Mn в (Al).

Применительно к  системе Al–Mn–Fe введе-
ние добавки кальция приводит к  усложнению 
фазового состава. По данным [4, 8–17] в системе 
Al–Ca–Mn–Fe в  равновесии с  (Al) могут нахо-
диться фазы Al4Ca, Al10CaMn2, Al3Fe, Al6(Fe,Mn) 
и  Al10CaFe2. В  работе [10] определено соотноше-
ние компонентов сплава данной системы, позво-
ляющее избежать образования интерметалли-
дов Al6(Fe,Mn), которые, как правило, являются 
нежелательными в  микроструктуре  [3]. Особого 
внимания заслуживает соединение Al10CaMn2, ко-
торое в  сплавах эвтектического состава системы 
Al–Ca–Mn имеет кристаллизационный характер 
образования [11], а  в  низколегированных спла-
вах образуется в  виде вторичных выделений при 
распаде (Al) [18]. При этом дисперсоиды фазы 
Al10CaMn2 имеют размер сопоставимый с  разме-
ром вторичных выделений Al6Mn [18], и именно за 
счет присутствия фазы Al10CaMn2 обеспечивается 
снижение концентрации Mn в  (Al). Закономер-
ности формирования фазового состава сплавов 
системы Al–Ca–Mn–Fe остаются малоизученны-
ми, при этом особый интерес представляет оценка 
вклада кальция в фазовый состав применительно 
к  низколегированным композициям. В  связи 
с чем были обозначены цели настоящей работы:

–  изучить фазовый состав и микроструктуру 
экспериментальных низколегированных спла-
вов до и после термической обработки;
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–  изучить влияние деформации и  темпера-
туры отжига на твердость и  удельное электро-
сопротивление.

МАТЕРИАЛЫ И МЕТОДЫ 
ИССЛЕДОВАНИЯ

Объектами исследования были 9 сплавов, 
содержащих 2%Ca, с переменным содержанием 
Mn до 1% и Fe до 0.3% в виде слитков сечением 
10×20 мм и полученных из них холоднокатаных 
листов.

Химический состав сплавов, отлитых со ско-
ростью охлаждения ~ 15 К/с [19], полученный 
по данным спектрального анализа, приведен 
в  табл.  1. Сплавы готовили на основе алюми-
ния марки А99 ГОСТ 11069–2001. Кальций вво-
дили в чистом виде, марганец и железо – в виде 
лигатур AlMn10 и AlFe10 по ГОСТ 53777–2010. 
Прокатку литых образцов проводили на вальцах 
ВЭМ-3М до толщины 2 мм при относительной 
степени обжатия (ε) 80%. Образцы полученных 
слитков и  листов подвергали многостадийному 

отжигу в муфельной печи SNOL 8.2/1100. Темпе-
ратурный диапазон отжига составил 300–600°С 
c шагом 50°С, время выдержки на каждой стадии 
3 ч, режимы термической обработки приведены 
в табл. 2.

Удельное электросопротивление (УЭС, ρ) 
в  качестве физического и  структурно-чувстви-
тельного [20] свойства определяли на образ-
цах слитков и  листов как обратную величину 
электропроводности, регистрируемой методом 
вихревых токов на структуроскопе ВЭ-26НП. 
Твердость холоднокатаных образцов и  слит-
ков оценивали по методике ГОСТ 2999–75 на 
приборе DUROLINE MH-6 при нагрузке 1 кгс 
и  времени нагружения 10  с. По достигнутому 
показателю твердости при многостадийном от-
жиге также оценивали параметр термостойкости 
сплавов [21].

Микроструктуру экспериментальных образ-
цов изучали методом сканирующей электронной 
микроскопии (СЭМ) на микроскопе TESCAN 
VEGA 3 SBH. Энергодисперсионный микро-
анализатор OXFORD Instruments X-act (РСМА) 
микроскопа TESCAN VEGA 3 SBH применяли 
для определения химического состава на микро-
участках.

РЕЗУЛЬТАТЫ ИССЛЕДОВАНИЯ 
И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ

Исходя из данных, опубликованных в  [4, 9, 
13, 22–23], в  системе Al–Ca–Fe имеют место 
нонвариантные перитектическая L+Al3Fe → 
→ (Al)+Al10CaFe2 и  эвтектическая L  → (Al) + 
+ Al4Ca + Al10CaFe2 (613°C [22]) реакции. В си-
стеме Al–Ca–Mn из данных [8, 11, 24] известно 
о  протекании нонвариантной перитектической 
реакции L+Al6Mn → (Al)+Al10CaMn2 (638°С [11]) 

Таблица 1. Химический состав экспериментальных сплавов

Маркировка 
сплава

Номинальный состав, мас.% Фактический состав, мас.%
Ca Mn Fe Al Ca Mn Mn–(Al)1 Fe

200

2

0 0

основа

1.77 ± 0.03 0.00 ± 0.03 0.13 ± 0.08 0.00 ± 0.03
201 0 0.1 1.70 ± 0.02 0.08 ± 0.02 0.03 ± 0.08 0.11 ± 0.02
203 0 0.3 1.96 ± 0.02 0.00 ± 0.03 0.00 ± 0.09 0.36 ± 0.02
250 0.5 0 1.75 ±0.02 0.47 ± 0.03 0.47 ± 0.10 0.02 ± 0.02
251 0.5 0.1 1.92 ± 0.02 0.46 ± 0.03 0.44 ± 0.10 0.16 ± 0.02
253 0.5 0.3 1.62 ±0.02 0.48 ± 0.03 0.48 ± 0.10 0.32 ± 0.04
210 1 0 1.69 ±0.03 0.92 ± 0.04 0.86 ± 0.11 0.00 ± 0.04
211 1 0.1 1.71 ± 0.03 0.93 ± 0.04 0.87 ± 0.11 0.12 ± 0.03
213 1 0.3 1.59 ± 0.03 0.96 ± 0.04 0.94 ± 0.11 0.31 ± 0.04

1  Mn–(Al) – концентрация Mn в растворе (Al) по данным РСМА.

Таблица 2. Режимы термической обработки экспери-
ментальных сплавов

Обозначение Режим отжига для 
слитков и листов

исходное –
T300 300°C, 3 ч
T350 T300 + 350°C, 3 ч
T400 T350 + 400°C, 3 ч
T450 T400 + 450°C, 3 ч
T500 T450 + 500°C, 3 ч
T550 T500 + 550°C, 3 ч
T600 T550 + 600°C, 3 ч
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и  эвтектической реакции L  → (Al)+Al4Ca+ 
+Al10CaMn2 (615°C [8]). В  системе Al–Fe–Mn 
кристаллизация сплавов оканчивается нон-
вариантной эвтектической реакцией L  → (Al) + 
+ Al3Fe + Al6(Fe,Mn) [4].

По данным [9] экспериментальные сплавы 
в табл. 1, относящиеся к системе Al–Ca–Mn–Fe, 
при кристаллизации попадают в область первич-
ной кристаллизации (Al) диаграммы состояния 
при построении расчетной поверхности ликви-
дуса, что означает отсутствие, как правило, не-
желательной фазы Al6(Fe,Mn) кристаллизацион-
ного происхождения в  микроструктуре. Таким 
образом, расчет фазового состава эксперимен-
тальных сплавов велся из условия образования 
соединений Al10CaMn2 и Al10CaFe2 с использова-
нием уравнения баланса массы, поскольку све-
дения о данных фазах отсутствуют в программе 
Thermo-Calc. Согласно изотермическому сече-
нию, построенному с  применением описан-
ного подхода, на рис. 1 сплав 200 (табл. 1) отве-
чает двойной области (Al)+Al4Ca, сплавы 201 
и 203 – области кристаллизации тройной эвтек-
тики (Al)+Al4Ca+Al10CaFe2, а сплавы 250 и 210 – 
области эвтектики (Al)+Al4Ca+Al10CaMn2. 
Сплавы, содержащие как марганец, так и  же-
лезо, т.е. композиции 251, 253, 211 и  213, рас-
полагаются в  четырехфазной области состава 
(Al)+Al4Ca+Al10CaFe2+Al10CaMn2.

Из расчетных количественных данных, пред-
ставленных в табл. 3, видно, что при 600°С ко-
личество фазы Al10CaMn2 минимально, и  по-
вышение ее доли происходит с  понижением 
температуры за счет снижения количества фазы 
Al4Ca, как это показывают данные расчета при 
300°С, доля Fe-содержащей фазы остается неиз-

менной. Этот результат соотносится с  данны-
ми, полученными при образовании выделений 
Al10CaMn2 в  системе Al–Ca–Mn [18], которые 
образуются в  ходе гомогенизирующего отжига 
за счет распада (Al) по Mn. При этом согласно 
данным [8, 18] за счет высокой неравновес-
ной растворимости Mn в  (Al) в  эксперимен-
тальных сплавах, отвечающих области соста-
ва (Al)+Al4Ca+Al10CaMn2, в  микроструктуре 
слитка следует ожидать появления эвтектики 
(Al)+Al4Ca. Для сплавов, отвечающих четвер-
ной фазовой области (Al)+Al4Ca+Al10CaMn2+ 
+Al10CaFe2, соответственно имеющимся дан-
ным, ожидаемо образование тройной эвтектики 
(Al)+Al4Ca+Al10CaFe2 в микроструктуре слитка.

Анализ литой микроструктуры эксперимен-
тальных сплавов (рис. 2) установил соответствие 
качественного фактического фазового состава 
расчетному для сплавов, отвечающих областям 
(Al)+Al4Ca и (Al)+Al4Ca+ Al10CaFe2 (рис. 2а). Как 
предполагалось выше, в сплавах, соответствую-
щих области состава (Al)+ Al4Ca+Al10CaMn2 
(рис. 2б) и четверной области (рис. 2в), Mn нахо-
дится в составе (Al), что также согласуется с дан-
ными [2, 3] о неравновесной растворимости Mn. 
В микроструктуре сплава 203 (рис. 2а, г) помимо 
соединения Al10CaFe2 выявляется малое коли-
чество дисперсной фазы Al3Fe в  составе трой-
ной эвтектики (Al)+Al4Ca+ Al10CaFe2 [22]. После 
отжига по режиму Т550 (см. табл. 2) наблюдается 
эффект коагуляции и  сфероидизации частиц 
Al10CaFe2 (рис. 2г, е) [21].

Тот же эффект ожидаем и  для сплава 
201 с меньшим содержанием железа (см. табл. 2). 
В сплавах с добавкой марганца при той же тем-
пературе отжига частицы фазы Al10CaMn2, об-

Рис. 1. Изотермическое сечение диаграммы состояния 
Al–Ca–Mn–Fe при 2%Ca и  600°С с  обозначением экс-
периментальных сплавов (Al4–Al4Ca, Al10(Fe)–Al10CaFe2, 
Al10(Mn)–Al10CaMn2).
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Таблица 3. Расчетный фазовый состав эксперимен-
тальных сплавов, отвечающих четырехфазной области 
изотермического сечения диаграммы состояния 
(Al) + Al4Ca + Al10CaMn2 + Al10CaFe2

Сплав Т, °С
Доля фазы, мас.% (об.%)

Al4Ca Al10CaMn2 Al10CaFe2

251 300 6.55 (7.56) 1.99 (1.50) 0.41 (0.31)
600 7.20 (8.26) 0.16 (0.12) 0.41 (0.31)

253 300 6.26 (7.24) 1.99 (1.50) 1.24 (0.94)
600 6.91 (7.94) 0.17 (0.13) 1.24 (0.94)

211 300 5.82 (6.75) 4.06 (3.08) 0.41 (0.31)
600 7.05 (8.10) 0.60 (0.45) 0.41 (0.31)

213 300 5.52 (6.43) 4.06 (3.09) 1.24 (0.95)
600 6.75 (7.77) 0.62 (0.47) 1.24 (0.94)
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разованные при распаде (Al) по Mn, как пока-
зано на рис.  2д, е,  уже претерпевают процессы 
коагуляции и  сфероидизации, аналогичные 
для частиц фазы Al10CaFe2, достигая несколь-
ких микрон в размере. Согласно данным [8, 18], 
наиболее эффективной обработкой при ста-
бильности фазового состава для формирования 
максимального количества вторичных выделе-
ний Al10CaMn2 за оптимальное время является 
отжиг при температуре 450°С. При этом даже 
при обработке в течение 96 ч при данной темпе-
ратуре их размер составляет ~ 500 нм. В микро-
структуре сплава 211 с добавкой марганца и же-
леза после отжига (рис. 2е) помимо включений 
тройного соединения Al10CaMn2 выявляются 
частицы малого размера, идентифицированные 
как фаза Al6(Mn,Fe) [7, 10, 16, 18]. Рис. 2е демон-
стрирует эффект «налипания» частиц Al10CaMn2 
и  Al6(Mn,Fe) (согласно [3, 4] железо замещает 
марганец в  фазе  Al6Mn). Для сплавов 251, 253 

и 213, отвечающих той же фазовой области, что 
и рассмотренный выше сплав 211, ожидаем ана-
логичный эффект в  микроструктуре. Микро-
структура сплава 210 после отжига (рис.  2д) 
характеризуется выделением из (Al) вторичных 
частиц Al10CaMn2 с явными следами, указываю-
щими на растворение фазы Al4Ca, что согласу-
ется с  расчетными данными, приведенными 
в табл. 3, и результатами работы [8].

С целью получения наиболее полной инфор-
мации о  фазовом составе экспериментальных 
сплавов были изучены микроструктуры, полу-
ченные при медленном охлаждении (~0.1 К/с). 
Анализ микроструктуры сплава 203 (рис.  3а) 
установил, что из Fe-содержащих соединений 
помимо фазы Al10CaFe2 также присутствует фаза 
Al3Fe. Это согласуется с  данными [22, 25, 26], 
из которых следует что протекающая в системе 
Al–Ca–Fe перитектическая реакция L+Al3Fe → 
→ (Al)+Al10CaFe2 подавляется, что объясняет 
полученный результат. При этом в отожженной 
структуре, приведенной на рис. 2г, которая соот-
ветствует состоянию, наиболее приближенному 
к  равновесию, частицы фазы Al3Fe, вероятнее 
всего, образованы при кристаллизации и  носят 
характер остаточного явления.

Микроструктура сплава 250 (рис.  3б) пред-
ставлена включениями фазы Al4Ca по границам 
дендритной ячейки (Al), что говорит о  раство-
рении Mn при данной скорости охлаждения. 
Анализ микроструктуры сплава 253 (рис.  3в) 
установил наличие соединения Al10CaFe2, 
что согласуется с  расчетными данными, при-
веденными на рис. 1 и в табл. 2. Помимо этого 
Fe-содержащего соединения в  микроструктуре 
медленно охлажденного сплава обнаружены 
частицы фазы Al6(Fe,Mn), как и  в  микрострук-
туре сплава 211 после отжига по режиму T550 
(рис.  2е). Это является признаком неполного 
протекания перитектической реакции в системе 
Al–Ca–Mn–Fe. По совокупности имеющихся 
литературных сведений с  полученными рас-
четными и  экспериментальными результатами 
спрогнозировано распределение фаз в  твердом 
состоянии (рис. 4а) и политермическая проекция 
(рис. 4б) алюминиевого угла диаграммы состоя-
ния Al–Ca–Fe–Mn. Согласно предложенному 
варианту, система содержит 3 четырехфазные 
области: I  – (Al)+Al4Ca+Al10CaFe2+Al10CaMn2, 
II  – (Al)+Al6(Fe,Mn)+Al10CaMn2+Al10CaFe2, 
III  – (Al)+Al10CaFe2+Al3Fe+Al6(Fe,Mn). Экспе-
риментальные сплавы в  соответствии с  расчет-
ными данными принадлежат области состава I. 

Рис. 2. Микроструктура экспериментальных сплавов: 203 
(а, г), 210 (б, д) и  211 (в, е): (а, б,  в)  – литое состояние, 
(г, д, е) – после отжига Т550 (см. табл. 2).
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При этом согласно предложенному варианту 
в системе протекают две политермические реак-
ции (P1) L+Al3Fe → (Al)+ Al6(Fe,Mn)+Al10CaFe2 
и (P2) L+Al6(Fe,Mn) → (Al) +Al10CaFe2+Al10CaMn2. 
Кристаллизация сплавов при этом должна завер-
шаться нонвариантной эвтектической реакцией 
c образованием фазы Al4Ca: (E) L → (Al)+Al4Ca+ 
+Al10CaMn2+Al10CaFe2.

Анализ зависимости удельного электросо-
противления как физического свойства и свой-
ства, отражающего структурно-фазовые изме-
нения от температуры отжига, установил для 
сплавов с добавкой Mn минимум значений при 

450°С в  листах (рис.  5а) и  при 550°С (рис.  5б) 
в слитке. Полученные результаты соответствуют 
литературным данным [4, 8, 18] о  температу-
рах максимального распада (Al) по Mn в  литой 
и  деформированной микроструктуре. В  экспе-
риментальных сплавах снижение УЭС проис-
ходит за счет снижения концентрации Mn в (Al), 
влияние Fe при этом незначительно. В сплавах 
Al–2%Ca с различным содержанием Fe (сплавы 
200, 201, 203) достигнутый уровень электросо-
противления стабилен в  пределах погрешности 
измерения в  интервале температур отжига, что 
с  точки зрения фазового состава говорит о  его 
стабильности (рис. 5а, б).

В сплавах состава Al–2%Ca–1%Mn с различ-
ным содержанием Fe средний минимум УЭС 
составляет 39.1 нОм·м в листе после отжига при 
450°С, в  сплавах состава Al–2%Ca–0.5%Mn 
с  различным содержанием Fe  – 35.9 нОм·м 
в  аналогичном состоянии. Поскольку влияние 
Fe на УЭС нивелируется в процессе распада (Al) 
по Mn, из экспериментальных данных следует, 
что остаточная концентрация Mn в  (Al) корре-

Рис. 3. Микроструктура сплавов 203 (a), 250 (б) и  253 (в) 
(см. табл. 2) после медленного охлаждения.
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лирует с содержанием этого компонента в спла-
ве. По всей видимости, для достижения эквива-
лентной концентрации Mn в  (Al), как в  сплаве 
с  0.5%Mn, для сплавов с  добавкой 1%Mn тре-
буется более длительная выдержка при отжиге. 
Снижение значений электросопротивления 
в  листе от максимального в  деформированном 
состоянии до минимального после отжига для 
сплавов с добавкой 0.5%Mn составило 24%, для 
сплавов c добавкой 1%Mn – 39%. (рис. 5а). По 
сведениям из  [26], в  двойных сплавах Al–Mn, 
с  содержанием Mn до 1.5% включительно, до-
бавка в  количестве 0.1% Mn повышает УЭС на 
2.8 нОм∙м в нагартованном состоянии.

После многостадийного отжига (по режиму, 
аналогичному указанному в  табл.  2) при тем-
пературе 450°С вклад добавки 0.1%Mn в  рост 
УЭС составляет 2.2 нОм∙м. При этом из данных 
на рис.  5а, б  следует, что отжиг нагартованных 
образцов обеспечивает более эффективное сни-
жение электросопротивления, чем отжиг слит-
ков, что обосновано в  [19] накопленными дис-
локациями, ускоряющими процесс распада (Al). 
Сплав состава 213 в холоднокатаном состоянии 
был исключен из анализа, поскольку испытал 
растрескивание при прокатке.

Проведенная оценка твердости листов экс-
периментальных сплавов (рис. 5в) показала, что 
для сплавов с добавкой 1%Mn: 210 и 211 – отжиг 
при 300°С приводит к  снижению абсолютных 
значений на ~9%, отжиг по режиму T350 сни-
жает твердость уже на 15%. Для сплавов с добав-
кой 0.5%Mn отжиг при 300°С снижает значения 
на 13%, при обработке по режиму T350  – на 
21%. Совокупность полученных данных говорит 
о  способности марганца повышать термостой-
кость в сплаве при нагреве до 300°С. Упрочнение 
сплава в  литом (рис.  5г) и  в  деформированном 
состоянии (рис.  5в) растет пропорционально 
повышению содержания Mn, который в  обоих 
случаях растворен в (Al). Так, сплав 203 обладает 
твердостью после нагартовки ~ 50 HV, а  сплав 
213  – ~70 HV. В  общем случае, для экспери-
ментальных сплавов разупрочнение происходит 
с  сохранением разницы значений, присущей 
сплавам с различным содержанием Mn. В связи 
с  чем, для деформированной микроструктуры 
характерно разупрочнение, вызванное процес-
сом рекристаллизации при температуре выше 
400°С [8, 19, 21] и  снятия наклепа ниже этой 
температуры за счет процессов возврата. Для 
литой микроструктуры при нагреве не харак-
терны заметные сдвиги в показателях твердости. 

Рис. 5. Зависимость удельного электросопротивления (ρ) 
(а, б) и  твердости (HV) (в, г) от температуры отжига для 
холоднокатаных листов (а, в) и слитков (б, г).

55
50
45
40
35
30
25
20

0

H
V

100 200

200
253

201
210

203
211

250
213

251

300

(˜)

T, °C
400 500 600

80

70

60

50

40

30

20
0

H
V

100 200

200
251

201
253

203
210

250
211

300

(°)

T, °C
400 500 600

85

75

65

55

45

35

25

75

65

55

45

35

25

0

ρ,
 ˛

˝˛
 ˛

˛/
˛

100 200

200
253

201
210

203
211

250
213

251

300

(˙)

T, °C
400 500 600

0 100 200

200
253

201
253

203
210

250
211

300

(ˆ)

T, °C
400 500 600



1001ВЛИЯНИЕ ДОБАВКИ Cа НА ФАЗОВЫЙ СОСТАВ И СВОЙСТВА

ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 125  № 8  2024

Незначительное снижение твердости, выражен-
ное в изменении абсолютных значений до 5 еди-
ниц, при температуре максимального распада 
(Al) возможно объяснить, как самим процессом 
распада, так и  огрублением структуры за счет 
протекания процессов коагуляции и  сферои-
дизации, которые также имеют место быть, как 
и в деформированной структуре при температу-
ре свыше 500°С.

ВЫВОДЫ
1.  С  использованием расчетных и  экспери-

ментальных методов изучен фазовый состав 
и микроструктура сплавов Al–2%Ca с перемен-
ным содержанием Mn  – 0, 0.5 и  1%, и  Fe  – 0, 
0.1 и  0.3%. Установлено, что в  микроструктуре 
сплавов, содержащих Mn, в  присутствии Fe, 
образуется фаза Al10CaFe2, малое количество 
кристаллов фазы Al6(Fe,Mn) компактной мор-
фологии следует ожидать вследствие подавле-
ния перитектической реакции L+ Al6(Fe,Mn) → 
→ (Al)+Al10CaFe2+Al10CaMn2.

2.  Установлена зависимость удельного элек-
тросопротивления и  твердости эксперимен-
тальных сплавов в  литом и  деформированном 
состоянии от температуры отжига в  интервале 
300–600°С. Показано, что при различном содер-
жании Mn в сплаве минимум электросопротив-
ления в листах достигается при температуре от-
жига 450°С, а в слитках – при 550°С, что вызвано 
распадом (Al) по Mn. Вклад Fe в  рост электро-
сопротивления при этом незначительный. Уста-
новленная зависимость твердости при отжиге 
холоднокатаных листов характеризуется разу-
прочнением после обработки при 300°С: на 9% 
и  13% для сплавов с  1%Mn и  0.5%Mn соответ-
ственно, при различном содержании Fe.

3.  Предложен вариант распределения фаз 
в  твердом состоянии в  алюминиевом углу диа-
граммы состояния Al–Ca–Fe–Mn. В  соот-
ветствии с  полученными расчетными и  экс-
периментальными результатами система 
характеризуется последовательным протеканием 
реакций L+Al3Fe → (Al)+Al6(Fe,Mn)+Al10CaFe2 
и  L +Al6(Fe,Mn) → (Al)+Al10CaFe2+Al10CaMn2. 
Кристаллизация сплавов при этом завершается 
по эвтектической реакции L  → (Al) + Al4Ca + 
+ Al10CaMn2 + Al10CaFe2.

Исследование выполнено за счет гранта Рос-
сийского научного фонда № 22-79-00106, https://
rscf.ru/project/22-79-00106/.
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EFFECT OF Cа ADDITION ON THE PHASE COMPOSITION 
AND PROPERTIES OF LOW-ALLOYED Al–Mn–Fe ALLOYS
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The phase composition of Al–Ca–Mn–Fe-based aluminum alloys with an unchanged Ca content of 2 wt % and 
variable Mn (0.5 and 1wt %) and Fe (0.1 and 0.3 wt %) contents is analyzed using calculations and experimental 
methods. Scanning electron microscopy and electrical resistivity and hardness measurements are used to estimate 
changes in the phase compositions of experimental alloys with the cast and deformed microstructure (ε = 80%) 
after annealing in a temperature range of 300–600°C.
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Исследована микроструктура MgB2-сердцевины одноволоконного композита, состоящего из MgB2, 
Nb-барьера и Cu-оболочки (MgB2/Nb,Cu), полученного методом «порошок в трубе», способом ex-situ, 
с последующим отжигом. Показано, что в дополнение к уплотнению, в процессе холодной деформа-
ции в сердцевине MgB2 формируется дислокационная микроструктура, проявляющая высокую терми-
ческую стабильность. Наблюдается высокая плотность дислокаций внутри зерен MgB2. Дислокации 
образуют стенки с малыми углами разориентации между субзернами. Отжиг при температуре 900°С 
в течение часа приводит к большей плотности керамики MgB2, площадь межзеренного контакта уве-
личивается. При этом образуются включения MgO, размером 10 нм и меньше. Таким образом, форми-
руются разного рода дефекты структуры, которые можно рассматривать как вероятные центры закреп-
ления магнитного потока.
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ВВЕДЕНИЕ
Провода на основе MgB2, полученные мето-

дом «порошок в трубе», вариант ex-situ, изготав-
ливают с использованием уже синтезированного 
порошка MgB2, который засыпают в металличе-
ские трубки и деформируют методом волочения 
до заданного диаметра. Изготовленные таким 
способом провода уже обладают сверхпроводя-
щими свойствами [1, 2]. Затем следует термо-
обработка (отжиг), обычно при температурах 
от 900 до 1000°C в  течение нескольких часов, 
в процессе которой частицы порошка MgB2 спе-
каются друг с другом. В результате токонесущая 
способность возрастает. Существует несколько 
особенностей, характерных для проводов этого 
типа. Поскольку частицы порошка MgB2, как 
правило, покрыты слоем оксида магния, суще-
ственной становится проблема слабой межзе-
ренной связи, что снижает максимально дости-
жимые значения критического тока [3]. Кроме 
того, температура отжига настолько высока, что, 
во-первых, зерна MgB2 укрупняются, а, во-вто-
рых, может происходить взаимодействие порош-
ковой сердцевины и  материала оболочки. Это 
может привести к ухудшению свойств проводов. 
Еще одна проблема состоит в том, что затрудне-

но легирование MgB2 в исходном состоянии, так 
как используется уже синтезированный поро-
шок диборида магния, который, как правило, не 
содержит легирующих элементов. Кроме того, 
при изготовлении проводов этим методом техно-
логически сложно добиться высокой плотности 
порошковой сердцевины, так как в  исходном 
состоянии диборид магния представляет собой 
твердые недеформируемые частицы, при засып-
ке которых в композиционную заготовку между 
частицами неизбежно образуются поры [4].

Термическое воздействие (высокотемператур-
ный отжиг) после холодной обработки проводов 
на основе MgB2, полученных методом «порошок 
в  трубе», вариант ex-situ, улучшает связность 
зерен и  способствует росту плотности критиче-
ского тока [2]. Известно, что хорошее спекание 
достигается за счет применения методов, исполь-
зующих высокие внешнее давление и температу-
ру, таких как горячее изостатическое прессование 
[5, 6], спекание под сверхвысоким давлением [7], 
искровое плазменное спекание [8]. С другой сто-
роны, в бинарной системе Mg–B даже при давле-
нии до 100 МПа, при высоких температурах MgB2 
будет разлагаться с образованием богатых бором 
фаз, таких как MgB4 и MgB7 [9].
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При промышленном изготовлении одноволо-
конного композита MgB2/Nb,Cu первостепен-
ную роль играет связность зерен MgB2 и  струк-
турные дефекты, которые могут быть центрами 
закрепления вихрей магнитного потока. В связи 
с этим целью настоящей работы является анализ 
микроструктуры диборида магния, составляю-
щего сердцевину одноволоконного композита, 
полученного методом ex-situ «порошок в трубе», 
после спекания при атмосферном давлении, и ее 
влияния на свехпроводящие свойства композита.

МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА
Композит MgB2/Nb,Cu в виде провода изго-

товлен путем волочения с  диаметра 20  мм до 
диаметра 1 мм заготовки, состоящей из биметал-
лической трубки (Cu – стабилизирующая внеш-
няя оболочка и Nb – диффузионный барьер [1]) 
с сердцевиной из коммерческого порошка MgB2 
микронного размера (0.5–2 мкм).

Для электронно-микроскопических исследо-
ваний путем деформации осадкой получена лен-
та шириной 1.2 мм. Отжиг проводили при тем-
пературе 900°С в течение 1 ч в кварцевой трубке 
в атмосфере Ar+H2, охлаждение с печью.

Микроструктурный фазовый анализ прове-
ден следующими методами:

1.  Рентгеноструктурный анализ (РСА) на ди-
фрактометре Empyrean в излучении CuKα.

2.  Сканирующая электронная микроскопия 
(СЭМ) на приборе TESCKAN MIRA с пристав-
кой для микроанализа ULTIM MAX OXFORD 
INSTRUMENTS (изображения структуры полу-
чены в режиме вторичных электронов).

3.  Просвечивающая электронная микроско-
пия (ПЭМ) в  режиме высокого разрешения на 
приборе Tecnai G230. Фольги для ПЭМ готовили 
методом ионного травления.

Для определения критической температуры 
сверхпроводящего перехода Тк исследуемого 
провода диаметром 1  мм и  лент разной тол-
щины использовали стандартный резистивный 
метод [10]. Для получения вольт-температурной 
характеристики (ВТХ) использовали ток плот-
ностью менее 1 А/мм2. Скорость нагрева или 
охлаждения образца в области сверхпроводяще-
го перехода составляла не более 0.1 К/мин, что 
обеспечивает воспроизводимость результата при 
записи ВТХ в режиме охлаждение–нагрев, и, та-
ким образом, погрешность определения Тк сво-
дится к  погрешности температурного датчика 
Cernox (± 20 мК) в области температур 30–40 К.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
На рис.  1 показаны рентгеновские дифрак-

тограммы исходного коммерческого порошка 
MgB2 и  проводов ex-situ до и  после спекания. 
В  исходном порошке обнаружены фазы MgB2 
и небольшое количество MgO и MgB4.

На рис.  2 приведено СЭМ-изображение 
структуры сердцевины ленты MgB2/Nb,Cu до 
(рис. 2а, б) и после термообработки (рис. 2в, г). 
Исследование методом СЭМ показало, что тер-
мическое воздействие привело к  спеканию ча-
стиц MgB2, образованию межзеренных границ 

Рис. 1. Рентгеновские дифрактограммы исходного коммер-
ческого порошка (а), ленты MgB2/Nb,Cu без термообработ-
ки (б) и после термообработки (в).
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Рис. 2. СЭМ-изображение структуры сердцевины ленты 
MgB2/Nb,Cu без термообработки (а, б) и  после термооб-
работки (в, г).
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и  уменьшению пористости сердцевины ленты. 
В общем случае, можно выделить два типа обла-
стей в спеченной керамике MgB2: плотные обла-
сти и области с пористостью (рыхлые), что согла-
суется с результатами работы [11, 12]. На рис. 2г 
плотная область отмечена цифрой I,  а  рыхлая 
область с  высокой пористостью  – цифрой  II. 
Следует отметить, что роста зерен в ходе спека-
ния при 900°С не произошло.

Согласно обзору Олейник [13], все механиз-
мы пластической деформации и особенности ее 

развития, известные для металлических мате-
риалов, характерны также для керамик с  кова-
лентной связью. При этом возможно образова-
ние дислокационной субструктуры различного 
типа: ячеистой, субзеренной, плоских дислока-
ционных сеток.

В настоящей работе при изготовлении ком-
позита использовали холодную пластическую 
деформацию волочением. Вследствие этого, 
в  структуре MgB2-сердцевины наблюдается 
высокая плотность дислокаций (рис.  3–5), ко-

Рис. 3. TEM-изображение структуры сердцевины ленты MgB2/Nb,Cu без отжига: а  – светлопольное изображение (на 
вставке слева  – электронограмма от зерен А  (белый прямоугольник) и  В (белые линии), ось зоны [101]MgB2, на вставке 
справа – электронограмма от зерна Б, ось зоны [101]MgB2; б – темнопольное изображение в рефлексе (110)MgB2; в – темно-
польное изображение зерна А в рефлексе (110)MgB2; г – темнопольное изображение зерна В в рефлексе (202)MgB2; д – темно-
польное изображение зерна Б в рефлексе (101)MgB2.
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торые, как оказалось, достаточно устойчивы 
к последующей термообработке. В зернах MgB2 
видна дислокационная ячеистая структура. Раз-
мер ячеек составляет 200–300  нм, ширина гра-
ниц ячеек достигает 50–100 нм.

Электронограмма в  левом нижнем углу 
рис.  3а содержит два набора дифракционных 
пятен. Один набор дифракционных пятен от 
зерна А (выделен прямоугольником на электро-
нограмме), а другой – от зерна В (выделен белы-
ми линиями на электронограмме). Электроно-
грамма в правом нижнем углу рис. 3а получена 
от зерна Б. Точечный характер рефлексов на ди-
фракционных картинах с  выбранных областей 
от зерен А, Б и В может свидетельствовать, что 
разориентировки внутри зерен относительно 
невелики. Напротив, в кристаллитах (рис. 4 и 5) 
наблюдается ориентационный разброс, на что 
указывает изменение контраста внутри кри-
сталлитов и  азимутальное размытие рефлексов 
на дифракционных картинах (рис. 4б). По мне-
нию [14] имеется прямая зависимость плотно-
сти критического тока от плотности дислокаций 
в  поликристаллическом MgB2, и  дислокацион-
ные ячейки являются сильными центрами пин-
нинга. Отметим, что ранее высокая плотность 
дислокаций, образующих субструктуру внутри 

Рис. 4. TEM-изображение структуры сердцевины ленты 
MgB2/Nb,Cu без отжига: а  – светлопольное изображение; 
б – электронограмма; в – темнопольное изображение в ре-
флексе (101)MgB2
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Рис. 5. TEM-изображение структуры сердцевины ленты 
MgB2/Nb,Cu без отжига: а  – светлопольное изображение; 
б – электронограмма; в, г, д – темнопольные изображения 
в рефлексах (110)MgB2, (110)MgB2 и (200)MgO соответственно.
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зерен MgB2, была обнаружена только после де-
формации частиц порошка методом горячего 
изостатического прессования [6] или спекания 
под сверхвысоким давлением [7].

Несмотря на то, что при использовании 
коммерческих порошков обычно наблюдается 
межкристаллитная прослойка MgO толщиной 
~10 нм [15], в нашей работе границы зерен чи-
стые, без оксидного слоя, что, возможно, связа-
но с разрушением оксидного слоя вокруг каждой 
частицы при уплотнении порошка MgB2 в про-
цессе волочения провода [16].

На темнопольном изображении в  рефлек-
се с  d  = 2.083 Å,  соответствующем (110)MgB2 
и (200)MgO, наблюдается очень небольшое коли-
чество мелких выделений размером 10–50  нм 
(рис. 5д). Энергодисперсионные спектры (ЭДС) 
(рис.  6) показывают, что частицы содержат го-
раздо больше кислорода, но меньше бора, чем 
окружающая матрица. Это позволяет предпо-
ложить, что они могут принадлежать MgO, что 
соответствует результатам рентгеноструктурно-
го анализа (рис. 1).

Известно, что термическая обработка при высо-
ких температурах может резко изменить плотность 
дислокаций за счет возврата и  рекристаллизации 
в металлических материалах. Напротив, в керами-
ке гораздо меньше известно о тепловом влиянии на 
дислокации, образовавшиеся в процессе пластиче-
ской деформации при комнатной температуре.

Как сообщается в работе [17], термообработка 
при температуре 800°С в течение 1 ч одножиль-
ного ex-situ композита приводит к  снижению 
плотности дислокаций. В  работе [7] показано, 
что дислокационные сетки образуются в  про-
цессе спекания под высоким давлением 5 ГПа 
при температуре 900°C, но отсутствуют в образ-
цах, термообработанных при 1100°С.

В настоящей работе мы наблюдали высокую 
термическую стабильность дислокаций (рис. 7), 
введенных при комнатной температуре в  кера-
мику. Черно/белый контраст на электронно-
микроскопических изображениях указывает на 
значительные искажения, связанные с  высо-
кой плотностью дислокаций. Деформирован-
ная область при большем увеличении показана 
в  верхней части рис.  7в, г. Отдельные дисло-
кации почти не различимы. Причем, в  мелких 
зернах не наблюдается заметной деформации 
кристаллической решетки, в то время как круп-
ные зерна демонстрируют сильный деформаци-
онный контраст. Таким образом, температура 
и  длительность отжига (900°C, 1  ч), по-види-

мому, оказались недостаточными для анниги-
ляции дислокаций. В  работе [18] авторы соот-
несли термическую стабильность дислокаций 
с  сопутствующими изменениями механических 
свойств и  показали, что увеличение плотности 
дислокаций, наблюдаемое после термической 
обработки, влияет на вязкость разрушения, что 
значительно увеличивает устойчивость к повре-
ждениям.

В отличие от металлов, в  керамике движение 
дислокаций, в  основном, затруднено даже при 
значительных напряжениях [19]. Различие коэф-

Рис. 6. Структура керамики MgB2 (а) и ЭДС-спектры, полу-
ченные от частицы (б) и от матрицы (в).
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фициентов теплового расширения материалов 
оболочки и  порошковой сердцевины приводит 
к термическим напряжениям. В условиях затруд-
ненной аннигиляции дислокаций эти напряжения 
могут привести к растрескиванию. На рис. 8 и на 
светлопольном, и  на темнопольном изображе-
ниях видна тонкая трещина (указана стрелками), 
проходящая через область с высокой плотностью 
дислокаций. Подобные трещины не наблюдались 
в  не термообработанных образцах. В  работе [20] 
трещины не были зафиксированы ни после де-
формации, ни после термообработки при 700°С. 
По-видимому, в  процессе термообработки при 
900°С сформировалась более плотная керамика 
с  более высоким уровнем внутренних напряже-
ний, скомпенсированных в объеме образца.

Известно, что для производства сверхпрово-
дящих композитов на основе MgB2 размер зерна 
(плотность границ зерен) имеет решающее зна-
чение, так как границы зерен служат центрами 
пиннинга [7]. Дефекты решетки, такие как дис-
локации, также могут являться эффективными 
центрами пиннинга потока [21]. На темнополь-
ном изображении (рис. 7е) в рефлексах, принад-
лежащих MgB2 и  MgO (обведены пунктирной 
линией на рис. 7б), наблюдаются сравнительно 
крупное зерно фазы MgB2 и  мелкие частицы 
MgO. Частиц MgO значительно больше, чем 
в  неотожженном композите, что согласуется 
с  данными рентгеноструктурного анализа. Раз-
мер частиц составляет 10 нм и меньше, что озна-
чает, что они также могут выступать в качестве 
центров пиннинга [22].

Измерение ВТХ провода диаметром 1  мм 
показало, что сверхпроводящий переход в  не 

Рис. 7. TEM-изображение структуры сердцевины ленты 
MgB2/Nb,Cu после отжига: а  – светлопольное изображе-
ние при меньшем увеличении; б  – электронограмма; в  – 
светлопольное изображение при большем увеличении; г – 
темнопольное изображение в  рефлексе MgB2(101)/MgО(200) 
(обведен сплошной линией); д  – светлопольное изобра-
жение соседнего участка; е  – темнопольное изображение 
в рефлексе MgB2(101)/MgО(200) (обведен пунктирной линией).
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Рис. 8. TEM-изображение структуры сердцевины ленты 
MgB2/Nb,Cu после отжига: а  – светлопольное изображе-
ние; б – темнопольное изображение в рефлексе MgB2(101).

200 ˜°

200 ˜°

(˛) 

(˝) 



1009СТРУКТУРНЫЕ ДЕФЕКТЫ СВЕРХПРОВОДЯЩЕЙ СЕРДЦЕВИНЫ

ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 125  № 8  2024

отожженном проводе происходит в  интерва-
ле температур 17–26 К  (рис.  9). Такая ширина 
сверхпроводящего перехода позволяет сделать 
вывод о наличии большого количества примес-
ных фаз, которые могли сформироваться в про-
цессе подготовки прекурсоров и  изготовления 
провода.

ВТХ образца после термообработки также 
представлены на рис.  9а. Видно, что Тк снизи-
лась и соответствует значению Тк ниобия (9.2 К), 
который является оболочкой/диффузионным 
барьером данного проводника.

Лента толщиной 0.75 мм (получена из исход-
ного провода диаметром 1  мм) показала ана-
логичную круглому проводу аномалию. До 
термообработки Тк=20.9 К,  ∆Т=6.6 К. А  после 
термообработки перехода в  сверхпроводящее 
состояние нет (рис. 9б).

В ленте толщиной 0.48 мм до термообработки 
Тк составила 19.1 К, ∆Т=8.2 К (рис. 9в), а после 
проведения термообработки Тк значительно по-
высилась до 28.7 К, ∆Т=13.4 К.

Полученный результат свидетельствует о не-
достаточно хорошей структуре сердцевины про-
вода MgB2, скорее всего, это связано с  низкой 
плотностью сердцевины.

Авторы статьи [20] для получения ex-situ ком-
позита MgB2/Nb,Cu с  высоким критическим 
током 427 А (0 Тл, 4.2 К; jc ≥ 105 A/см2) исполь-
зовали полидисперсный порошок. Композит 
MgB2/Nb,Cu, структура которого исследована 
в настоящей работе, изготовлен ex-situ с сердце-
виной из коммерческого монодисперсного по-
рошка MgB2, состоящего из частиц микронного 
размера.

Преимущество использования полидис-
персного порошка для уплотнения сердцевины 
MgB2 в  композите можно объяснить следую-
щим образом. Увеличение интервала размеров 
частиц порошка приводит к  увеличению плот-
ности за счет более эффективного заполнения 
объема. В  работе [23] гранулирование было 
использовано как удобный метод приготовле-
ния искусственно агломерированных порош-
ков для изучения процесса спекания в неодно-
родно-упакованных порошковых компактах. 
Межагломератные поры агломератного «кар-
каса формовки» [23] были частично или полно-
стью заполнены индивидуальными частицами 
с  образованием внутри этих пор локальных 
областей с низкой плотностью компакта. При-
чем, малый размер частиц в этих низкоплотных 
областях обеспечивал их высокую способность 
к  спеканию. В  работе [24] включение более 
крупных частиц в мелкозернистую порошковую 
основу способствовало более высокой плотно-
сти и  меньшей общей пористости. Комбина-
ция частиц двух различных размеров позволила 
мелкодисперсному порошку заполнить пустоты 
между более крупными частицами.

Рис. 9. Вольт-температурная характеристика провода диа-
метром 1  мм (а). Температурная зависимость удельного 
сопротивления лент толщиной 0.75 мм (б) и лент толщиной 
0.48 мм (в).
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ВЫВОДЫ
Показано, что изготовление композита 

MgB2/Nb,Cu (методом ex-situ из коммерческого 
порошка MgB2 микронного размера) путем во-
лочения композиционной заготовки приводит 
к  недостаточному уплотнению материала серд-
цевины и,  соответственно, к  слабому переходу 
в сверхпроводящее состояние.

После уплотнения сердцевины в  результате 
деформации осадкой круглого провода до ленты 
толщиной 0.48 мм Тк составила 19.1 К, ∆Т=8.2 К. 
Последующая термообработка повысила Тк до 
28.7 К, ∆Т=13.4 К.

В сердцевине ленты наблюдали высокую 
плотность дислокаций. Отжиг при 900°C, 1 ч не 
привел к  снижению плотности дислокаций 
и  к  заметному росту зерна MgB2. Кроме того 
наблюдали частицы MgO размером менее 10 нм. 
Все эти структурные дефекты (дислокации, гра-
ницы зерен, наночастицы MgO) могут выступать 
в  качестве центров пиннинга. Полученная ми-
кроструктура MgB2 является благоприятной для 
достижения высокой токонесущей способности, 
но только при условии высокой плотности серд-
цевины с  хорошей межзеренной связью между 
частицами диборида магния.

Работа выполнена в  рамках госзада-
ния Минобрнауки (тема «Давление», Г.р. 
№  АААА-А18-118020190104-3). Электронно-
микроскопические и  рентгеноструктурные ис-
следования проведены в  отделах электронной 
микроскопии и  рентгеноструктурного анализа 
ЦКП ИФМ УрО РАН.

Авторы выражают благодарность Т.Б.  Чари-
ковой и К.В. Туруткину за помощь в проведении 
эксперимента.

Авторы данной работы заявляют, что у  них 
нет конфликта интересов.
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STRUCTURAL DEFECTS OF SUPERCONDUCTING CORE OF THE SINGLE 
FIBER MgB2/Nb,Cu COMPOSITE

E. I. Kuznetsova1, *, T. P. Krinitsina1, Yu. V. Blinova1, M. V. Degtyarev1, P. V. Konovalov2, 
K. K. Dikhtiyevskaya2, I. M. Abdyukhanov2, and A. S. Tsapleva2

1Mikheev Institute of Metal Physics, Ural Branch, Russian Academy of Sciences, Ekaterinburg, 620108 Russia
2AO VNIINM, Moscow, 123098 Russia

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

The microstructure of the MgB2 core of the single fiber composite consisting of MgB2, the Nb barrier, and 
the Cu shell (MgB2/Nb,Cu), which is synthesized by the powder-in-tube method with an ex situ option and 
by subsequent annealing, has been studied. It is shown that a  dislocation microstructure that exhibits high 
thermal stability is formed in the MgB2 core during cold deformation, in addition to powder compaction. A high 
dislocation density is observed inside MgB2 grains. Dislocations form walls with small misorientation angles 
between subgrains. Annealing at a temperature of 900°C for 1 h leads to a higher density of MgB2 ceramics, and 
the intergranular contact area increases. Moreover, MgO inclusions with a size of 10 nm or less are formed. 
Thus, various kinds of structural defects are formed, which can be considered as probable pinning centers for the 
magnetic flux.

Keywords: magnesium diboride, secondary phases, sintering, structural defects
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Методом ориентационной микроскопии (EBSD) после закалки исследована микроструктура нержа-
веющих сталей мартенситного и мартенситно-ферритного классов. Стали содержали 15 мас.% Cr, Ni 
и Nb и отличались дополнительным легированием Cu или Mo. C использованием спектров отклоне-
ний межфазных α/γ-границ от ориентационных соотношений (ОС), а также процедуры восстановле-
ния исходного аустенитного зерна по ОС, установлено, что мартенситное превращение, протекающее 
в обеих сталях, реализуется с выполнением ОС, наиболее близких к ОС Курдюмова–Закса или ОС: 
(112)γ||(113)α; [111]γ||[110]α. Показано, что зерна δ-феррита, присутствующие в  стали мартенситно-
ферритного класса до и  после закалки, находятся с  аустенитом в  тех же ОС, что, по-видимому, яв-
ляется следствием зарождения мартенситных кристаллов на межфазной границе δ-феррит/аустенит. 
Также показано, что с помощью ориентационной микроскопии можно с достаточно высокой точно-
стью оценивать зеренную аустенитную структуру нержавеющих сталей при высоких температурах, по 
структуре, формирующейся в результате сдвигового превращения.

Ключевые слова: мартенситное превращение, нержавеющая сталь, феррит, ориентационная микроско-
пия, ориентационные соотношения, исходное зерно аустенита
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ВВЕДЕНИЕ
В последнее десятилетие происходит активная 

разработка проектов по бережному природополь-
зованию, в  частности утилизации СО2 в  погло-
щающие скважины. Перспективным материалом 
в  этом направлении выступают нержавеющие 
стали мартенситного и мартенситно-ферритного 
классов, содержащие 15–17 мас. % Cr [1].

Мартенситные коррозионностойкие стали 
обычно содержат: 12–17 мас.% Cr; до 4 мас.% Ni 
и 0.05–1.0 мас.% С. Для улучшения специальных 
свойств добавляют такие легирующие элементы, 
как Mo, V, Nb, Al и Cu. Термическая обработка 
таких сталей заключается в проведении закалки 
для получения мартенситной структуры с после-
дующим высоким отпуском, направленным на 
снижение внутренних напряжений и  упрочне-
ние вторыми фазами [2–4]. Данные стали зака-
ливают на воздухе от 950–1050°C, при этом их 
микроструктура при нагреве под закалку состо-
ит либо полностью из аустенита, либо содержит 

более 10% δ-феррита. Интервал между темпера-
турами начала и  конца сдвигового γ→α-превра-
щения обычно находится выше 20°C.

Сдвиговое фазовое превращение аустенита 
оказывает влияние на формирование конечной 
микроструктуры металла, которая в свою очередь 
определяет получаемый комплекс прочностных 
и  пластических свойств стали [5, 6]. Сдвиговое 
превращение в сталях всегда происходит в соот-
ветствии с  ориентационными соотношениями 
(ОС) между исходной и конечной фазами [7–13]. 
Как правило, при этом выполняются ОС Курдю-
мова–Закса (К–З): (111)γ||(011)α, [130]γ||[131]α; 
Нишиямы–Вассермана (Н–В): (111)γ||(011)α, 
[233]γ||[031]α; Гренингера–Трояно (Г–Т): 
(111)γ||(011)α, [32, 3, 17]γ||[3, 37, 17]α и др. Важно 
отметить, что перечисленные ОС при экспери-
ментальной проверке их выполнения не являют-
ся точными в любых сталях, т.е. имеют угловые 
отклонения по плоскостям и направлениям от 3° 
до 6°. Более точны ОС, предложенные в работах 
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[12, 13], поскольку позволяют учесть тетраго-
нальность решетки мартенсита и рассчитать ре-
лаксационный поворот кристаллитов мартенси-
та для получения инвариантной плоскости [14]. 
Также сравнительно недавно в работе [11] было 
показано, что основные ОС для сталей могут 
быть получены как следствие выполнения более 
общих ОС: (112)γ||(113)α, [113]γ||[130]α. Выпол-
нение определенных ОС интересно тем, что оно 
отражает механизм трансформации кристал-
лических решеток в ходе превращения, а также 
указывает на особенности механизмов превра-
щения в различных условиях [15].

Получение требуемых прочностных и вязко-
пластических свойств стали после термической 
обработки зависит от характеристик исходного 
зерна аустенита, которое формируется при на-
греве под закалку. Размер и форма зерен аусте-
нита определяет морфологию и  дисперсность 
продуктов фазового γ→α′(α)-превращения [16].

После термической обработки «кристалло-
графическая структура» металла состоит из про-
дуктов фазового γ→α′(α)-превращения, которые 
формируют действительное зерно, наблюдаемое 
при микроструктурном анализе. По продуктам 
распада аустенита при помощи ориентационной 
микроскопии, основанной на дифракции об-
ратнорассеянных электронов (EBSD  – electron 
backscatter diffraction) возможно восстановить 
информацию о характеристиках исходного аус-
тенитного зерна. Метод EBSD дает достаточно 
точные данные о размерах, границах и кристал-
лографической ориентации зерен, а также о тек-
стуре и фазовом составе материала [17–18].

Возможность восстановления обусловлена 
кооперативной перестройкой конфигурации 
атомов при сдвиговых превращениях, где связь 
между исходной структурой и  продуктами пре-
вращения прослеживается через ОС. Выполне-
ние ОС приводит к появлению в новой структуре 
специальных строго определенных разориента-
ций, по наличию и  количеству которых может 
быть проведено восстановление ориентации 
зерен родительской фазы [12, 19].

Восстановление исходного аустенитного 
зерна осуществляется с  использованием оценки 
разориентации соседних реек мартенсита. Раз-
работаны методики, рассчитывающие возмож-
ные ориентировки аустенитных зерен по зафик-
сированным границам в мартенситной структуре. 
Большинство методов получения исходного зер-
на аустенита основываются на постепенном «вос-
становлении» аустенитных зерен через оценку 
угла разориентации между прилегающими струк-

турными составляющими. Точность методов 
ограничивается количеством анализируемых эле-
ментов (пикселей) и временем вычислений [20].

Данная работа посвящена установлению кри-
сталлографических особенностей сдвигового 
превращения в  мартенситных и  мартенситно-
ферритных нержавеющих сталях с использовани-
ем методов ориентационной микроскопии, в том 
числе для построения методики восстановления 
аустенитного зерна в подобных материалах.

МАТЕРИАЛЫ И МЕТОДЫ 
ИССЛЕДОВАНИЯ

В качестве материала исследования были 
выбраны две нержавеющие стали с 15 мас. %Cr 
и  5  мас.% Ni, условно обозначенные в  работе 
сталь № 1 и № 2. Исследуемые стали были до-
полнительно легированы карбидообразующими 
элементами, которые обеспечивают их диспер-
сионное упрочнение при отпуске. Сталь №  1, 
кроме основных легирующих элементов, содер-
жит Nb и 3 мас.% Cu. Легирование медью осуще-
ствляли с  целью обеспечения дисперсионного 
упрочнения по аналогии со сталями, применяе-
мыми в аэрокосмической отрасли и других обла-
стях [21–22]. Сталь № 2 содержит в химическом 
составе V  и Nb, а  также сравнительно высокое 
количество Mo–2 мас.% для улучшения ком-
плекса механических свойств, повышения стой-
кости к локальной коррозии и препятствия ро-
сту аустенитного зерна при нагреве [21, 23–28].

Исследования сталей проводили в состоянии 
после закалки с охлаждением на спокойном воз-
духе. Исследование микроструктуры проведено 
на оптическом микроскопе Axiovert 40 МАТ.

Содержание δ-феррита определяли металло-
графическим методом на продольных шлифах, 
выбирая место с  наибольшим содержанием 
δ-фазы. Травление шлифов проводили в реакти-
ве Марбле. Для расчета доли δ-феррита исполь-
зовали данные по размерам (максимальным диа-
метрам) областей (зерен) δ-феррита.

Электронно-микроскопическое исследова-
ние микроструктуры проводили на растровом 
микроскопе Tescan Mira3  с  приставкой EBSD 
HKL Inca и системой анализа Oxford Instruments 
при ускоряющем напряжении 20 кВ. Исследуе-
мые области имели размеры ~1000×1000  мкм. 
Шаг сканирования 0.05  мкм. Погрешность 
определения ориентации кристаллической ре-
шетки  – не более 1° (в  среднем 0.6°). Высокая 
точность идентификации ориентаций, и,  соот-
ветственно, локальных разориентаций при про-
ведении EBSD-анализа (выше 90% распознава-
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ния для всех исследуемых областей) позволили 
использовать программное обеспечение Oxford 
Instruments для определения параметров микро-
структуры образцов.

Для восстановления исходного аустенитного 
зерна использовали программное обеспечение 
Aztec Crystals. Восстановление проводили с  ис-
пользованием ОС К–З, Н–В, Г–Т, а также ОС 
из работы Крапошина [11] – ОСК, с учетом вы-
полнения ОС с двумя соседними зернами (пра-
вило отбора). Предложенные в  работах [12–14] 
ОС содержат дробные числа, либо угловые ве-
личины. К  сожалению, программное обеспече-
ние, применяемое в исследовании, не позволяет 
вводить подобные значения. По этой причине 
в данной работе указанные ОС не применяли.

Для того чтобы двойное ОС могло выпол-
няться на большинстве обычных границ, соот-

ношение на одной стороне границы зерна могло 
отклоняться до 10° от точного ОС.

Методом ориентационной микроскопии 
определяли средний размер кристаллита (Dср)  – 
диаметр окружности, эквивалентной средней 
площади кристаллитов, максимальный размер 
кристаллита (Dmax), количество проанализирован-
ных зерен (N). В качестве кристаллита принимали 
объект, ограниченный со всех сторон границами 
с углами разориентации не менее 8°  [29]; анализ 
проводили по всем кристаллитам, за исключени-
ем кристаллитов с размером меньше 1 мкм.

РЕЗУЛЬТАТЫ
Согласно результатам металлографического 

исследования, микроструктура стали № 1 пред-
ставляет собой пакетный мартенсит (рис.  1а). 
Микроструктура стали №  2 представлена мар-

Рис. 1. Микроструктура стали № 1: а – оптическая микроскопия; б – ориентационная микроскопия в углах Эйлера; в – ги-
стограмма распределения границ по углам разориентации; г – спектр РСУ-границ; д – фазовая карта (синий цвет – α′(α)-
фаза, красный – γ-фаза, желтым выделены межфазные границы с отклонением от К–З больше 10о); е – спектр отклонений 
от ориентационных соотношений.
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тенситом и 20% δ-феррита (рис. 2а). Значитель-
ное количество образовавшегося δ-феррита 
связано с  легированием стали Mo  – сильным 
ферритообразующим элементом.

Средний размер (Dср) кристаллитов, выявлен-
ный с помощью ориентационной микроскопии 
(рис. 1б, рис. 2б) составил 2.7±0.7 мкм для стали 
№ 1 и 2.0±0.6 мкм для стали № 2.

Наибольшее количество высокоугловых гра-
ниц находится в  углах разориентации от 47° до 
60° (рис. 1в, рис. 2в).

На основании данных спектра специальных 
границ (рис. 1г, рис. 2г) установлено, что в спек-
тре преимущественно зафиксированы специ-
альные границы модели решетки совпадающих 
узлов (РСУ-границы): Σ3, Σ11, Σ25b, Σ33с, Σ41с. 
В работах [29, 30] показано, что появление дан-

ного спектра является результатом сдвигового 
фазового превращения. Преобладание таких 
границ допускает возможность методами ориен-
тационной микроскопии восстановить исходное 
аустенитное зерно на основе кристаллографиче-
ских особенностей микроструктуры. В  спектре 
РСУ-границ, дополнительно к  выше перечис-
ленным, наблюдаются слабые пики специаль-
ных границ Σ5, Σ7, Σ9, Σ13b, Σ19a, Σ29b, Σ37c, 
Σ41с, Σ45c и др. Согласно анализу, проведенно-
му в работе [29], возникновение большей части 
из них связано с  реализацией релаксационных 
процессов (полигонизации и первичной рекри-
сталлизации) в ОЦК-решетке.

По результатам ориентационного межфаз-
ного анализа (рис.  1д, рис.  2д) определено, что 
доля γ-фазы в микроструктуре стали № 2 состав-

Рис. 2. Микроструктура стали № 2: а – оптическая микроскопия; б – ориентационная микроскопия в углах Эйлера; в – ги-
стограмма распределения границ по углам разориентации; г – спектр РСУ-границ; д – фазовая карта (синий цвет – α′(α)-
фаза, красный – γ-фаза, желтым выделены межфазные границы с отклонением от К–З больше 10о); е – спектр отклонений 
от ориентационных соотношений.
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ляет 0.06%, что значительно меньше, чем в стали 
№ 1, в которой доля γ-фазы равна 0.73%.

Анализ полученных спектров отклонений 
межфазных α′–γ-границ от ОС показал, что 
часть γ-фазы находится с  мартенситом в  ОС 
близких к ОС К–З (максимум около 4.5°–5.5°). 
Другая часть γ-фазы связана с  мартенситом 
ОС, отличными от ОС К–З, поскольку угло-
вые отклонения межфазных α′–γ-границ пре-
вышают 10°. При этом в  спектре присутствует 
максимальное значение интенсивности на 42.5° 
(рис. 1е, рис. 2е).

Максимальное значение интенсивности на 
42.5° соответствует ситуации, когда ориентации 
соседствующих зерен двух фаз практически со-
впадают. Данная ситуация не может возникать 
при γ→α-превращении, реализующемся при вы-
полнении любых ОС (К–З, Н–B, Г–Т). Появле-
ние подобной ситуации возникает в связи с оши-
бочной идентификацией фаз при OP-EBSD, 
связанной с неточностями, возникающими при 
использовании преобразования Хафа [31, 32].

Результаты восстановления зерен аустенита 
по мартенситной и мартенситно-ферритной ми-
кроструктурам с использованием ОС К–З, Н–В, 
Г–Т и ОСК приведены соответственно на рис. 3 
и рис. 4. Данные по размерам восстановленных 
аустенитных зерен указаны в табл. 1.

При восстановлении исходной аустенит-
ной структуры на основе кристаллографиче-
ских особенностей разориентации кристаллитов 
было показано, что для различных ОС получены 
близкие значения среднего и  максимального 
размера зерна (Dср, Dmax) (табл. 1, рис. 3 и рис. 4). 

Наиболее точный результат восстановления был 
достигнут при использовании ОС К–З и  ОСК, 
поскольку объемная доля невосстановленного 
аустенита (Vαн) для этих ОС была наименьшей.

Отмечено, что кристаллографические ориен-
тации зерен δ-феррита в  микроструктуре стали 
№ 2 и восстановленных аустенитных зерен удо-
влетворяют ОС К–З, Н–В, Г–Т, ОСК, что мо-
жет быть следствием зарождения мартенситных 
кристаллов на межфазной границе δ-феррит/
аустенит. При этом в  мартенситно-ферритной 
стали доля невосстановленных зерен аустенита 
составляет от 4.5 до 10%, что больше по срав-
нению с  мартенситной сталью  – от 1 до 3.9%. 
Следовательно, характеристики кристаллитов 
γ-фазы для стали №  2 рассчитаны с  меньшей 
точностью.

Таким образом, возможно применять мето-
дики ориентационной микроскопии для восста-
новления зерен аустенита в нержавеющей стали 
на основе кристаллографических особенностей 
мартенситной и  мартенситно-ферритной ми-
кроструктуры с  использованием любых ОС 
(К–З, Н–В, Г–Т, ОСК). Сдвиговое γ→α′(α)-пре-
вращение реализуется в  опытных сталях с  вы-
полнением ОС, наиболее близких к  ОС К–З 
и ОСК.

Достаточно высокая близость параметров 
восстановления зерен аустенита с  использо-
ванием различных ОС: К–З, Г–Т и  ОСК (ис-
ключение ОС Н–В), имеющих эксперимен-
тально установленные угловые отклонения от 
точных по плоскостям и  направлениям от 3° 
до 6°, а также результаты работы [15] позволяют 

Таблица 1. Результаты восстановления зерен аустенита по различным ОС

Структура ОС *Vαн, %
Характеристики зерен

Dср, мкм Dmax, мкм **N
Сталь № 1

α′

– – 2.7±0.7 19.0 10 886
К–З 1.1 4.3±0.9 34.9 3648
Н–В 3.9 3.2±0.8 20.7 7300
Г–Т 2.8 5.1±0.9 35.1 2706
ОСК 1 4.6±0.9 34.9 3251

Сталь № 2

α′ + δ

– – 2.0±0.6 14.2 21 876
К–З 4.5 3.2±0.8 18.9 7414
Н–В 10.2 1.6±0.8 20.4 1840
Г–Т 10 3.2±0.8 19.8 6836
ОСК 4.4 3.3±0.8 19.6 6741

*доля невосстановленного аустенита; ** количество зерен, по которым проведен анализ.
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Рис. 3. Ориентационные карты (EBSD) исходной и «восста-
новленной» микроструктуры стали № 1 по ОС: а – исход-
ная микроструктура; б – К–З; в – Н–В; г – Г–Т; д – ОСК.
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Рис. 4. Ориентационные карты (EBSD) исходной и «восста-
новленной» микроструктуры стали № 2 по ОС: а – исход-
ная микроструктура; б – К–З; в – Н–В; г – Г–Т; д – ОСК.
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предполагать, что все известные ОС для ста-
лей не являются строгими закономерностями. 
ОС, как некие следы, отражают кристаллогео-
метрические особенности превращений только 
для определенной среды (химический состав 
области превращения, конкретные расхождения 
в периодах решеток фаз и угловые расхождения 
между определенными кристаллографическими 
направлениями и  плоскостями), при этом для 
удобства выраженные в виде максимально про-
стых индексах Миллера.

ВЫВОДЫ
Установлено, что мартенситное превращение 

в исследуемых сталях происходит в соответствии 
с  ориентационными соотношениями, наиболее 
близкими к ОС К–З (111)γ||(011)α, [130]γ||[131]α 
и ОСК (112)γ||(113)α; [113]γ||[130]α.

Показано, что в  мартенситно-ферритной 
микроструктуре зерна δ-феррита также нахо-
дятся с  аустенитом в  тех же ОС. Данный факт, 
вероятно, является следствием зарождения мар-
тенситных кристаллов на межфазных границах 
δ-феррит/аустенит.

Исследование выполнено за счет гранта Рос-
сийского научного фонда № 23-29-00615, https://
rscf.ru/project/23-29-00615/, ФГАОУ ВО «Ураль-
ский федеральный университет имени первого 
Президента России  Б.Н.  Ельцина», Свердлов-
ская обл.
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CRYSTALLOGRAPHIC FEATURES OF SHEAR TRANSFORMATION 
IN MARTENSITIC AND MARTENSITIC–FERRITIC STAINLESS STEELS

M. L. Lobanov1, *, A. A. Gusev2, L. A. Lobanova1, 3, and V. Yu. Yarkov1, 4

1Ural Federal University named after the First President of Russia B.N. Yeltsin, Ekaterinburg, 620002 Russia
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The microstructure of stainless steels belonging to the martensitic and martensitic–ferritic classes was examined 
by orientation microscopy (EBSD) following quenching. The steels comprised 15 wt % Cr, Ni, and Nb, and 
were distinguished by the addition of Cu or Mo as alloying elements. Using the deviation spectra of interfacial 
α/γ-boundaries from orientation relationships (OR), as well as the initial austenitic grain recovery procedure 
according to OR, it was found that the martensitic transformation occurring in both steels is realized according 
to the closest to Kurdyumov–Sachs OR, or (112)γ || (113)α; [111]γ || [110]α OR. It is demonstrated that the 
δ-ferrite grains present in the martensitic−ferritic grade steel before and following quenching are in the same 
OR with austenite. This appears to be a consequence of the nucleation of martensitic crystals at the δ-ferrite/
austenite phase interface. It is demonstrated also that the application of orientation microscopy enables the 
estimation of the grain austenitic structure of stainless steels at elevated temperatures with an acceptable degree 
of precision. This is achieved by analyzing the structure resulting from shear transformation.

Keywords: martensitic transformation, stainless steel, ferrite, orientation microscopy, orientation relationships, 
initial austenite grain
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Исследован процесс кристаллизации аморфного сплава Al87Ni6Nd7. Установлено, что кристаллизация 
аморфного сплава протекает в три стадии, определены температуры и энергии активации каждой ста-
дии кристаллизации. На первой стадии кристаллизации происходит образование нанокристаллов Al, 
на второй стадии из оставшейся аморфной фазы дополнительно к нанокристаллам Al выделяются кри-
сталлы фазы Al11Nd3. На третьей стадии кристаллизации образуется ранее неизвестная кристалличе-
ская фаза. Определена структура новой фазы.

Ключевые слова: аморфные сплавы, кристаллизация, нанокристаллы, структура
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ВВЕДЕНИЕ
В настоящее время разработка путей созда-

ния новых материалов с выдающимися физико-
химическими свойствами является приоритет-
ным направлением исследований современной 
науки. Для создания таких материалов необ-
ходимо развивать представления о структурных 
и фазовых превращениях, происходящих в мате-
риалах при различных внешних воздействиях. 
Известно множество работ, посвященных ис-
следованию структуры и корреляции структуры 
и  свойств материалов при воздействиях раз-
ного типа: термических, деформационных, при 
облучении [1–3]. В последнее время аморфные 
и  частично-кристаллические сплавы привле-
кают большое внимание исследователей [4–6]. 
Среди них особый интерес представляют лег-
кие сплавы на основе алюминия [7–16]. Инте-
рес к этим материалам связан как с необычной 
для сплавов некристаллической структурой, так 
и с хорошими прочностными характеристиками 
при малом удельном весе. Наибольшее внима-
ние привлекают сплавы группы «алюминий  – 
переходный металл – редкоземельный металл»: 
Al – TM(Ni, Fe) – RE(Y, Yb, La, Gd). Аморфные 
сплавы обычно получают скоростной закал-
кой расплава на быстровращающееся колесо, 
а частично кристаллические – путем последую-

щей термообработки аморфного сплава. Кри-
сталлизация аморфных сплавов часто начина-
ется с образования метастабильных фаз, причем 
некоторые из этих фаз образуются только при 
кристаллизации аморфной фазы и не формиру-
ются при каких-либо других условиях [17]. При 
кристаллизации могут образовываться не толь-
ко метастабильные кристаллические фазы, но 
и  квазикристаллические фазы [18, 19]. Важной 
особенностью кристаллизации аморфных спла-
вов Al–TM–RE, отличающей их от большин-
ства аморфных сплавов, является образование 
кристаллов чистого алюминия, поскольку ни 
переходные металлы, ни редкоземельные ком-
поненты в решетке Al не растворяются. Размер 
нанокристаллов Al обычно не превышает 25 нм. 
Высокие прочностные характеристики (предел 
текучести до 1.6 ГПа) делают этот материал весь-
ма привлекательным для практического исполь-
зования. Формирование наноструктуры зависит 
от ряда параметров и, несмотря на значительное 
количество работ, посвященных исследованию 
этих материалов, много вопросов остается до 
настоящего времени открытыми.

Известно, что свойства аморфных сплавов 
могут быть заметно улучшены при частичной 
кристаллизации. В  ряде работ было показано, 
что образование разных фаз в процессе кристал-
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лизации аморфных сплавов [4, 20, 21] может при-
водить к  кардинальным изменениям свойств. 
Свойства, естественно, зависят от многих пара-
метров: химического и фазового состава, разме-
ра структурных составляющих, их морфологии, 
взаимного расположения и др. Поскольку все эти 
параметры могут оказывать решающее влияние 
на свойства материала, исследование условий 
формирования структуры и фазовых превраще-
ний, происходящих при переходе из аморфного 
в  кристаллическое состояние, является весьма 
актуальным. Цель настоящей работы – исследо-
вание эволюции структуры при кристаллизации 
одного из представителей группы Al–TM–RE – 
аморфного сплава системы Al–Ni–Nd.

МЕТОДИКА
Слитки сплава алюминия, содержащего 

6  ат.% Ni и  7 ат.% Nd были получены дуговой 
плавкой компонентов Al (99.99%), Ni (99.9%) 
и Al3Nd (99.7%) в атмосфере аргона. Аморфные 
сплавы состава Al87Ni6Nd7 были получены в виде 
лент методом скоростной закалки расплава на 
быстродвижущуюся подложку. Толщина лент 
составляла 20 мкм, ширина – около 12 мм. Со-
став сплавов контролировался с  помощью ло-
кального рентгеноспектрального анализа.

Процессы кристаллизации при нагреве ис-
следовали с помощью дифференциального ска-
нирующего калориметра PerkinElmer DSC-7. 
Скорости нагрева составляли 5 К/мин, 10 К/мин 
и  20 К/мин. Структуру образцов изучали мето-
дами рентгенографии и  просвечивающей элек-
тронной микроскопии. Рентгеноструктурные 

исследования проводили на рентгеновском ди-
фрактометре SIMENS D-500  с  использованием 
Cо Kα-излучения. Для обработки спектров ис-
пользовали специальные программы, позволяю-
щие проводить сглаживание, коррекцию фона, 
разделение перекрывающихся максимумов и др. 
Фольги для электронно-микроскопических ис-
следований готовили ионным утонением.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ
Структуру образцов контролировали на каж-

дом этапе термообработки. После закалки ленты 
были аморфными. На рис.  1 показана термо-
грамма образца после нагрева до 723 К со скоро-
стью 20 К/мин.

Видно, что переход из аморфного в  полно-
стью кристаллическое состояние осуществля-
ется в три стадии. Установлено, что температура 
начала каждой стадии превращения составляет 
469 К, 575 К и 627 К, а энтальпии первой, вто-
рой и  третьей стадии кристаллизации равны 
21.5 Дж/г, 22.6 Дж/г и 28.5 Дж/г соответственно.

Энергию активации трех стадий кристалли-
зации рассчитывали с помощью метода Киссин-
джера. Значения энергии активации кристал-
лизации определяли из зависимости ln T 2 β( ) от 
1 T , где β  – скорость нагрева, Т  – температура 
начала каждой стадии кристаллизации при опре-
деленной скорости нагрева. Эта зависимость 
представляет собой прямую линию (рис.  2); по 
наклону этой линии (для каждой стадии) рас-
считывали энергию активации.

В результате проведенных расчетов было 
установлено, что энергия активации первой ста-

Рис. 1. Термограмма аморфного сплава, полученная при 
скорости нагрева 20 К/мин.
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дии кристаллизации составляет 304 кДж/моль, 
второй стадии  – 460 кДж/моль и  третьей ста-
дии – 306 кДж/моль.

Значения энергии активации первой стадии 
кристаллизации близки к соответствующим зна-
чениям для других сплавов исследуемой группы 
Al–TM–RE. Так, например, энергия активации 
кристаллизации аморфного сплава Al87Ni7Sm6 
составляет  – 260 кДж/моль [22], Al87Ni6Y7  – 
283 кДж/моль [23], Al87Ni6Ce7  – 363 кДж/моль, 
Al87Ni8Gd5 – 199 кДж/моль [24].

Как и  в  других сплавах группы Al–TM–RE 
кристаллизация начинается с  выделения нано-
кристаллов алюминия. Средний размер нано-
кристаллов составлял 23  нм. На рис.  3 приве-
дена рентгенограмма образца после окончания 
первой стадии кристаллизации, а  на рис.  4  – 
электронно-микроскопическое изображение 
структуры, формирующейся на первой стадии 
кристаллизации. Если доля кристаллической 
фазы составляет 20% (типичная величина для 
сплавов исследуемой группы), то состав остав-
шейся после первой стадии кристаллизации 
аморфной фазы оказывается Al83.75Ni7.5Nd8.75.

При повышении температуры, на второй 
стадии кристаллизации наряду с  нанокри-
сталлами алюминия формируются кристаллы 
фазы Al11Nd3. Анализ процессов кристаллиза-
ции аморфной фазы в  разных сплавах систе-
мы Al–Ni–RE показывает, что обычно фазой, 
выделяющейся на второй стадии кристалли-
зации, является фаза Al3Ni с  орторомбической 
решеткой пространственной группы Pnma с па-

раметрами a = 6.598 Ǻ, b = 7.352 Ǻ, c = 4.802 Ǻ 
(4  молекулярные единицы в  ячейке, плотность 
ρ  = 4.00  г·см−3)  [25]. Структура фазы Al11Nd3 
также является орторомбической с параметрами 
a = 4.359 Ǻ, b = 10.017 Ǻ, c = 12.924 Ǻ (2 моле-
кулярные единицы в  ячейке, объем элемен-
тарной ячейки составляет 564.3  Å3, плотность 
ρ = 4.29 г·см−3) [26].

Формирование интерметаллида Al–RE вме-
сто интерметаллида Al–Ni является нетипичным 
для исследуемой системы. Как уже отмечалось, 
согласно литературным данным [16, 27, 28], вто-
рая стадия кристаллизации аморфных сплавов 
системы Al–Ni–RE приводит к формированию 
нанокристаллов фазы Al3Ni, однако в  некото-
рых сплавах происходит образование метаста-
бильных фаз другого состава. Например, в  [7] 
в сплавах системы Al–Y–Nd–Ni–Co наблюдали 
образование ранее неизвестных метастабиль-
ных фаз, причем формирование этих фаз суще-
ственно зависело от концентрации компонентов 
и,  в  частности, от концентрации неодима. При 

Рис. 3. Рентгенограмма сплава после окончания первой 
стадии кристаллизации.
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этом в некоторых сплавах, помимо образования 
Al3Ni, появляется также фаза Al11RE3 [29, 30].

В исследуемом в данной работе сплаве не на-
блюдается образования Al3Ni, но присутствуют 
отражения от фазы Al11Nd3. Следует отметить, 
что состав этой фазы иногда записывается как 
(Nd3Al11 rt) [26].

На рис.  5 показана рентгенограмма сплава 
после окончания второй стадии кристаллиза-
ции, на которой отражения нанокристаллов 
Al помечены ромбиками, а  отражения фазы 
Al11Nd3  –звездочками. На рентгенограмме 
виден также пьедестал в  области 40–46 граду-
сов, обусловленный рассеянием от оставшейся 
аморфной фазы. Как и после окончания первой 
стадии кристаллизации, состав аморфной фазы 
изменяется.

При увеличении температуры или длительно-
сти термообработки оставшаяся аморфная фаза 
полностью кристаллизуется. На рис. 6 показана 
рентгенограмма сплава после окончания третьей 
стадии кристаллизации. На рисунке ромбиками 
помечены отражения от кристаллов Al, звездоч-
ками  – отражения Al11Nd3, а  треугольниками 
отражения от ранее неизвестной фазы.

При определении структуры новой фазы 
использовались известные данные о  фазо-
вом составе других сплавов группы Al–Ni–RE 
и, в частности, о фазовых превращениях в близ-
ком по химическому составу сплаве Al87Ni7Nd6 
[27, 30].

В ряде работ [22, 31] наблюдалось образова-
ние фазы типа Al7Ni2Nd. В  исследуемом нами 
сплаве фаза Al7Ni2Nd обнаружена не была. 
Известно также [26, 32–36], что в  сплавах си-
стемы Al–Ni–RE часто наблюдается образова-
ние трехкомпонентных фаз таких как Al4NiRE, 
Al23Ni6RЕ4, Al19Ni5RЕ3. Одним из типичных при-
меров может служить работа [37], в которой при 
кристаллизации аморфного сплава Al87Ni8Y5 на-
блюдалось образование фазы Al4NiY.

На основании анализа интенсивности и угло-
вых положений дифракционных пиков на рент-
генограммах наблюдаемой фазы и  данных для 
известных фаз Al4(Ni,RE), Al23Ni6RЕ4, Al19Ni5RЕ3 
было предположено, что обнаруженная фаза 
имеет структуру типа Al19Ni5RЕ3 [38].

В табл. 1 представлены межплоскостные рас-
стояния dhkl для наблюдаемой фазы (начальная 
часть дифрактограммы) и для сравнения приве-

Рис. 5. Рентгенограмма сплава после окончания второй 
стадии кристаллизации: ♦ – Al, ∗ – Al11Nd3.
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Рис. 6. Рентгенограмма сплава после окончания третьей 
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Таблица 1. Межплоскостные расстояния dhkl исследуемой фазы и фаз Al19Ni5(Y, Sm, Gd)3

Межплоскостное расстояние, dhkl, Å
hkl Al19Ni5Gd3 [38] Al19Ni5Y3 [39] Al19Ni5Sm3 [40] Наблюдаемая фаза
006 4.482 4.512 4.490 4.473
043 3.653 3.669 3.663 3.650
114 3.417 3.421 3.426 3.420
134 2.924 2.929 2.932 2.928
117 2.766 2.776 2.772 2.774
119 2.395 2.406 2.400 2.401
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дены соответствующие данные для фаз Al19Ni5(Y, 
Sm, Gd)3.

Для расчета параметров новой фазы исполь-
зовали данные о положениях атомов в решетке 
фазы Al19Ni5Gd3 [38], при этом предполагалось, 
что атомы Nd занимали позиции атомов Gd. 
Рассчитанные значения межплоскостных рас-
стояний и  интенсивностей дифракционных 
пиков совпадают с экспериментальными значе-
ниями.

Результаты расчета приведены в  табл.  2, для 
сравнения в  ней приведены данные о  межпло-
скостных расстояниях и  интенсивности отра-
жений фазы Al19Ni5Gd3. Поскольку параметры 
решетки (в частности, параметр с) велики и ко-
личество отражений очень большое, в  табли-
це 2 приведены данные для углового интервала 
20–60  градусов и  отражения, интенсивность 
которых больше 5%. В табл. 2 наиболее сильные 
отражения выделены жирным шрифтом.

Таблица 2. Межплоскостные расстояния dhkl и интенсивности I отражений плоскостей hkl фаз Al19Ni5Nd3 
и Al19Ni5Gd3

Наблюдаемая фаза Al19Ni5Gd3

hkl dhkl, Å I dhkl, Å I
0 2 5 4.565 29.6 4.482 33.3
0 4 0 4.018 25.2 3.996 26.0
0 2 6 4.007 16.0 3.989 15.5
0 4 1 3.976 49.8 3.952 52.6
1 1 0 3.936 21.8 3.953 24.1
1 1 1 3.897 7.4 3.916 10.5
0 4 3 3.685 72.2 3.653 72.1
1 1 3 3.622 11.3 3.625 13.6
0 2 7 3.554 17.9 3.481 14.9
0 4 4 3.476 18.2 3.441 19.2
1 1 5 3.210 90.1 3.196 95.2
0 2 8 3.184 5.9 3.116 6.3
0 4 6 3.033 11.5 2.991 11.2
1 1 6 2.997 11.6 2.976 9.7
1 3 4 2.932 57.5 2.924 63.8
0 2 9 3.878 56.4 2.815 56.0
1 1 7 2.795 6.8 2.766 7.2

0 0 10 2.774 9.4 2.707 9.4
0 6 0 2.678 8.3 2.664 9.4
1 5 0 2.520 19.8 2.517 20.5
1 5 1 2.509 28.3 2.507 30.6
0 6 4 2.498 25.9 2.479 27.7
0 4 9 2.445 13.7 2.403 14.6
1 5 3 2.431 10.3 2.425 11.4
1 1 9 2.427 100 2.395 100
1 5 4 2.368 11.7 2.360 12.6
1 3 8 2.366 48.7 2.341 50.9

0 0 12 2.312 10.7 2.256 10.5
1 5 5 2.294 50.9 2.283 53.0

0 4 10 2.283 16.9 2.241 16.1
0 2 12 2.222 10.8 2.171 10.3
1 5 7 2.126 60.1 2.110 57.8
0 6 8 2.120 7.7 2.093 8.5
2 0 0 2.030 58.9 2.043 60.5
0 6 9 2.022 13.8 1.994 12.5
0 8 1 2.004 12 1.992 12.5
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Видно, что между межплоскостными расстоя-
ниями наблюдаемой фазы и Al19Ni5Gd3 имеется 
хорошее соответствие, что позволяет сделать 
заключение, что наблюдаемая фаза имеет такую 
же структуру, как фаза Al19Ni5Gd3.

Как отмечалось выше, подобные фазы на-
блюдались при кристаллизации ряда сплавов 
системы Al–Ni–RE: Al19Ni5Y3 [39], Al19Ni5Sm3 
[40]. Структурным прототипом указанных фаз 
является фаза Al19Ni5Gd, имеющая ортором-
бическую решетку с параметрами a = 4.0858 Ǻ, 
b  =  15.9821Ǻ, c  = 27.0713  Ǻ (пространственная 
группа Сmcm, 4 молекулярные единицы в ячей-
ке, объем элементарной ячейки составляет 
1767.7 Å3, плотность ρ = 4.80 Мг·м−3) [38].

Анализ, проведенный для дифракционных 
отражений в  более широком угловом интер-
вале (20°<2θ<120°), позволил сделать вывод, 
что обнаруженная фаза имеет орторомбиче-
скую решетку пространственной группы Сmcm 

с  параметрами a=4.06 Å,  b=16.07 Å,  с=27.74 Å. 
Объем элементарной ячейки составляет 1810 Å3, 
состав Al19Ni5Nd3. Элементарная ячейка фазы 
показана на рис. 7 (маленькие светлые атомы – 
Al, маленькие темные атомы – Ni, крупные ато-
мы Nd).

Объем элементарной ячейки фазы Al19Ni5Nd3 
(1810 Å3) немного больше объема элементарной 
ячейки фазы Al19Ni5Gd3 (1767.7 Å3), что, оче-
видно, связано с  различием в  размерах атома 
редкоземельных компонентов (радиусы атомов 
Gd и  Nd составляют 1.802 Å  и 1.821 Å  соответ-
ственно).

Таким образом, после третьей стадии кри-
сталлизации структура сплава Al87Ni6Nd7 со-
стоит из кристаллов Al, Al11Nd3 и  фазы типа 
Al19Ni5Nd3.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Методами рентгенографии, просвечивающей 
электронной микроскопии и  дифференциаль-
ной сканирующей калориметрии исследованы 
процессы кристаллизации аморфного сплава 
Al87Ni6Nd7. Показано, что переход из аморф-
ного в  полностью кристаллическое состояние 
осуществляется в  три стадии. Для каждой ста-
дии кристаллизации определена температура 
начала, энтальпия тепловыделения и  энергия 
активации кристаллизации. На первой стадии 
кристаллизации образуются нанокристаллы Al, 
и после окончания этой стадии структура состо-
ит из нанокристаллов Al и  оставшейся аморф-
ной фазы. На второй стадии кристаллизации из 
оставшейся аморфной фазы образуются кри-
сталлы фазы Al11Nd3. После окончания этой 
стадии структура сплава содержит кристаллы Al 
и Al11Nd3, а также небольшую долю оставшейся 
аморфной фазы. На третьей стадии кристалли-
зации происходит образование ранее неизвест-
ной кристаллической фазы, и после окончания 
этой стадии структура сплава является полно-
стью кристаллической. Определена структура 
новой фазы.

Авторы выражают благодарность Российско-
му научному фонду за финансирование исследо-
ваний (грант 23-23-00171).

Авторы благодарят Р.И. Усманова за проведе-
ние дифференциальной сканирующей калори-
метрии.

Авторы заявляют, что у  них нет конфликта 
интересов.

Рис. 7. Структура фазы Al19Ni5Nd3 маленькие светлые ато-
мы – Al, маленькие темные атомы – Ni, крупные атомы Nd.



1026 УЖАКИН и др.

ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 125  № 8  2024

СПИСОК ЛИТЕРАТУРЫ
1.	 Свирид  А.Э., Пушин  В.Г., Куранова  Н.Н., Мака-

ров  В.В., Уксусников  А.Н.  Влияние термооб-
работки на структуру и  механические свойства 
нанокристаллического сплава Cu–14Al–3Ni, по-
лученного кручением под высоким давлением // 
ФММ. 2021. Т. 122. № 9. С. 948–956.
https://doi.org/10.31857/S0015323021090138

2.	 Петрова  А.Н., Бродова  И.Г., Разоренов  С.В., Шо-
рохов  Е.В., Акопян  Т.К.  Механические свойства 
Al–Zn–Mg–Fe–Ni-сплава эвтектического типа 
при разных скоростях деформации  // ФММ. 
2019. Т. 120. № 12. С. 1322–1328.
https://doi.org/10.1134/s0015323019120131

3.	 Бродова  И.Г., Ширинкина  И.Г., Астафьев  В.В., 
Балушкин С.В., Куликов Г.В., Симонов А.Ю. Струк-
турные исследования и реология схождения тол-
стостенных оболочек из Al–Mg сплава // ФММ. 
2023. Т. 124. № 12. С. 1211–1219.
https://doi.org/10.31857/S0015323023600922

4.	 Куранова  Н.Н., Макаров  В.В., Пушин  В.Г.  Атом-
ная структура сплава Ti2NiCu после интенсивной 
пластической деформации кручением под высо-
ким давлением и термообработки // ФММ. 2023. 
Т. 124. № 12. С. 1253–1260.
https://doi.org/10.31857/S0015323023601502

5.	 Занаева  Э.Н., Базлов  А.И., Убыйвовк  Е.В., Миль-
кова  Д.А.  Аморфные сплавы системы Fe–Co–
Cr–B–Si для разработки наноструктурирован-
ных магнитотвердых материалов  // ФММ. 2023. 
Т. 124. № 6. С. 453–459.
https://doi.org/10.31857/s001532302360050

6.	 Фирсова А.Г., Табачкова Н.Ю., Базлов А.И. Влия-
ние высокотемпературной прокатки и отжига на 
структуру и свойства аморфного сплава на основе 
циркония // ФММ. 2021. Т. 122. № 8. С. 845–850.
https://doi.org/10.31857/s0015323021080064

7.	 Louzguine D.V., Inoue A. Crystallization behaviour of 
Al-based metallic glasses below and above the glass-
transition temperature // J. Non-Cryst. Solids. 2002. 
V. 311. № 3. P. 281.
https://doi.org/10.1016/s0022-3093(02)01375-3

8.	 Perepezko J.H. Nucleation-controlled Reactions and 
Metastable Structures // Prog. Mater. Sci. 2004. V. 49. 
№ 3–4. P. 263–284.
https://doi.org/10.1016/S0079-6425(03)00028-8

9.	 Louzguine-Luzgin D., Inoue A. Nano-devitrification of 
glassy alloys // J. Nanosci. Nanotechnol. 2005. V. 5. 
P. 999.
https://doi.org/10.1166/jnn.2005.158

10.	 Mu J., Fu H., Zhu Z., Wang A., Li H., Hu  Z.Q., 
Zhang H. Synthesis and properties of Al–Ni–La bulk 

metallic glass // Adv. Eng. Mater. 2009. V. 11. № 7. 
P. 530–532.
https://doi.org/10.1002/adem.200900100

11.	 Yang  B.J., Yao  J.H., Chao  Y.S., Wang  J.Q., Ma E. 
Developing aluminum-based bulk metallic glasses // 
Phil. Mag. 2010. V. 90. № 23. P. 3215–3231.
https://doi.org/10.1080/14786435.2010.484401

12.	 Tkach V.I., Rassolov S.G., Popov V.V., Maksimov V.V., 
Maslov  V.V., Nosenko  V.K., Aronin  A.S., 
Abrosimova  G.E., Rybchenko  O.G.  Complex 
crystallization mode of amorphous/nanocrystalline 
composite Al86Ni2Co5.8Gd5.7Si0.5  // J. Non-Cryst. 
Solids. 2011. V. 357. № 7. P. 1628.
https://doi.org/10.1016/j.jnoncrysol.2011.02.029

13.	 Du  S.Z., Li  C.C., Pang  S.Y., Leng  J.F., Geng  H.R. 
Influences of melt superheat treatment on glass 
forming ability and properties of Al84Ni10La6 alloy // 
Mater. Des. 2013. V. 47. P. 358–364.
https://doi.org/10.1016/j.matdes.2012.12.002

14.	 Abrosimova G., Volkov N., Pershina E., Tuan Т.  V., 
Aronin A. Amorphous structure rejuvenation under 
cryogenic treatment of Al-based amorphous-
nanocrystalline alloys  // J. Non-Cryst. Solids. 2019. 
V. 528. P. 119751.
https://doi.org/10.1016/j.jnoncrysol.2019.119751

15.	 Aronin A., Abrosimova G. Specific Features of Structure 
Transformation and Properties of Amorphous-
Nanocrystalline Alloys  // Metals. 2020. V.  10. №  3. 
P. 358.
https://doi.org/10.3390/met10030358

16.	 Abrosimova G., Chirkova V., Pershina E., Volkov N., 
Sholin I., Aronin A. The effect of free volume on the 
crystallization of Al87Ni8Gd5 amorphous alloy  // 
Metals. 2022. V. 12. № 2. P. 332.
https://doi.org/10.3390/met12020332

17.	 Абросимова Г.Е., Аронин А.С. Об образовании ме-
тастабильных фаз при кристаллизации аморфных 
сплавов на основе железа  // Кристаллография. 
2020. Т. 65. № 2. С. 450–454.
https://doi.org/10.31857/S0023476120030030

18.	 Saida J., Matsushita M., Zhang T., Inoue A., Chen M.W., 
Sakurai T. Precipitation of icosahedral phase from 
a  supercooled liquid region in Zr65Cu7.5Al7.5 Ni10Ag10 
metallic glass // Appl. Phys. Lett. 1999. V. 75. № 22. 
P. 3497–3499.
https://doi.org/10.1063/1.125367

19.	 Абросимова  Г.Е., Аронин  А.С., Матвеев  Д.В., 
Молоканов В.В. Образование и структура нано-
кристаллов в  массивном металлическом стек-
ле Zr50Ti16Cu15Ni19  // ФТТ.  2004. Т.  46. №  12. 
С. 2119.



1027ФАЗОВЫЕ ПРЕВРАЩЕНИЯ ПРИ КРИСТАЛЛИЗАЦИИ АМОРФНОГО СПЛАВА

ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 125  № 8  2024

20.	 Louzguine-Luzgin  D.V., Bazlov  A.I., Ketov  S.V., 
Inoue A. Crystallization behavior of Fe- and Co-based 
bulk metallic glasses and their glass-forming ability // 
Mater. Chem. Phys. 2015. V. 162. P. 197.
https://doi.org/10.1016/j.matchemphys.2015.05.058

21.	 Abrosimova G., Aronin A. The increase of strength 
properties at nanocrystal formation  // Mater. Lett. 
2017. V. 206. P. 64.
https://doi.org/10.1016/j.matlet.2017.06.098

22.	 Battezzati L., Rizzi P., Rontó V. The difference in 
devitrification paths in Al87Ni7Sm6 and Al87Ni7La6 
amorphous alloys  // Mat. Sci. and Eng. А. 2002. 
V. 375–377. P. 927.
https://doi.org/10.1016/j.msea.2003.10.042

23.	 Huang  Z.H., Li  J.F., Rao  Q.L., Zhou  Y.H. Primary 
crystallization of Al–Ni–Re amorphous alloys with 
different type and content of re // Mat. Sci. and Eng. 
А 2008. V. 489. № 1–2. P. 380.
https://doi.org/10.1016/j.msea.2007.12.027

24.	 Mika T., Karolus M., Boichyshyn L., Haneczok G., 
Kotur B., Nosenko V. Crystallization of Al87Y5Ni8 
amorphous alloys doped with Dy and Fe  // Chem. 
Met. Alloys. 2012. V. 5. P. 50.

25.	 Villars P. (Chief Editor) PAULING FILE in: Inorganic 
Solid Phases, Springer Materials (online database), 
Springer, Heidelberg (ed.) Springer Materials.
https://materials.springer.com/isp/crystallographic/
docs/sd_1601445 15.05.2024

26.	 Villars P. (Chief Editor) PAULING FILE in: Inorganic 
Solid Phases, Springer Materials (online database), 
Springer, Heidelberg (ed.) Springer Materials.
https://materials.springer.com/isp/crystallographic/
docs/sd_0250405 15.05.2024

27.	 Anghelus A., Avettand-Fenoel M.-N., Cordier C., 
Taillard R. Thermal crystallization of an Al88Ni6Sm6 
metallic glass // J. Alloys Compd. 2015. V. 65. P. 454.
http://dx.doi.org/10.1016/j.jallcom.2015.08.102

28.	 Gu  X.J., Jin  H.J., Zhang  H.W., Wang  J.Q., Lu K. 
Pressure-enhanced thermal stability against eutectic 
crystallization in Al-based metallic glasses // Scripta 
Mater. 2001. V. 45. № 9. P. 1091–1097.
https://doi.org/10.1016/S1359-6462(01)01145-9

29.	 Li  G.H., Wang  W.M., Ma  H.J., Li R., Zhang  Z.H., 
Niu  Y.C., Qu  D.J.  Effect of different annealing 
atmospheres on crystallization and corrosion 
resistance of Al86Ni9La5 amorphous alloy  // Mat. 
Chem. and Phys. 2011. V. 125. P. 136.
https://doi.org/10.1016/j.matchemphys.2010.08.084

30.	 Rizzi P., Battezzati P. Mechanical properties of Al 
based amorphous and devitrified alloys containing 
different rare earth elements // J. Non-Cryst. Solids. 
2004. V. 344. № 1–2. P. 94.
https://doi.org/10.1016/j.jnoncrysol.2004.07.022

31.	 Ronto V., Battezzati L., Yavari  A.R., Tonegaru M., 
Lupu  N., Heunen G. Crystallization behaviour of 
Al87Ni7La6 and Al87Ni7Sm6 amorphous alloys  // 
Scripta Mater. 2004. V. 50. № 6. P. 839.
https://doi.org/10.1016/j.scriptamat.2003.12.012

32.	 Bazlov  A.I., Tabachkova  N.Yu., Zolotorevsky  V.S., 
Louzguine-Luzgin  D.V.  Unusual crystallization of 
Al85Y8Ni5Co2 metallic glass observed in situ in TEM 
at different heating rates // Intermetallics 2018. V. 94. 
№ 6. P. 192.
https://doi.org/10.1016/j.intermet.2017.12.024

33.	 Cuevas  F.G., Lozano-Perez S., Aranda  R.M., 
Caballero  E.S. Crystallisation of amorphous Al–
Sm–Ni–(Cu) alloys  // Intermetallics. 2019. V.  112. 
P. 106537.
https://doi.org/10.1016/j.intermet.2019.106537

34.	 Cuevas F.G., Lozano-Perez S., Aranda R.M., Astacio R. 
Crystallization process and microstructural evolution 
of melt spun Al–RE–Ni–(Cu) ribbons  // Metals. 
2020. V. 10. № 4. P. 443.
https://doi.org/10.3390/met10040443

35.	 Aronin A., Matveev D., Pershina E., Tkatch V., 
Abrosimova G. The effect of changes in Al-based 
amorphous phase structure on structure forming 
upon crystallization // J. Alloys Compd. 2017. V. 715. 
P. 176–183.
https://doi.org/10.1016/j.jallcom.2017.04.305

36.	 Battezzati L., Pozzovivo S., Rizzi P. Phase Trans
formations in Al87Ni7Ce6 and Al87Ni7Nd6 Amorphous 
Alloys // Mat. Trans. 2002. V. 43. № 10. P. 2593.
https://doi.org/10.2320/matertrans.43.2593

37.	 Battezzati L., Kusy’ M., Rizzi P., Rontó V. Devitrifica-
tion of Al-Ni-Rare earth amorphous alloys // J. Mat. 
Sci. 2004. V. 39. P. 3927.
https://doi.org/10.1023/
B:JMSС. 0000031473.19334.5b

38.	 Villars P. (Chief Editor) PAULING FILE in: 
Inorganic Solid Phases, Springer Materials (online 
database), Springer, Heidelberg (ed.).
https://materials.springer.com/isp/crystallographic/
docs/sd_1633312 15.05.2024

39.	 Villars P. (Chief Editor) PAULING FILE in: 
Inorganic Solid Phases, Springer Materials (online 
database), Springer, Heidelberg (ed.).
https://materials.springer.com/isp/crystallographic/
docs/sd_1011587 15.05.2024

40.	 Villars P. (Chief Editor) PAULING FILE in: 
Inorganic Solid Phases, Springer Materials (online 
database), Springer, Heidelberg (ed.).
https://materials.springer.com/isp/crystallographic/
docs/sd_1633311 15.05.2024



1028 УЖАКИН и др.

ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 125  № 8  2024

PHASE TRANSFORMATIONS UPON CRYSTALLIZATION 
OF AN Al87Ni6Nd7 AMORPHOUS ALLOY

P. A. Uzhakin1, *, V. V. Chirkova1, N. A. Volkov1, G. E. Abrosimova1, and A. S. Aronin1

1Osipyan Institute of Solid State Physics, Russian Academy of Sciences, 
Chernogolovka, 142432 Russia

*e-mail: uzhakin@issp.ac.ru

The crystallization process of an Al87Ni6Nd7 amorphous alloy has been studied. It has been established that the 
crystallization of an amorphous alloy occurs in three stages, and the temperatures and activation energies of 
each crystallization stage have been determined. At the first crystallization stage, Al nanocrystals are formed; 
at the second stage, in addition to Al nanocrystals, the crystals of an Al11Nd3 phase are precipitated from the 
remaining amorphous phase. At the third crystallization stage, a previously unknown crystalline phase is formed. 
The structure of the new phase has been determined.

Keywords: amorphous alloys, crystallization, nanocrystals, structure
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На монокристаллах [001]В2 и [112]В2 сплава Ti50.2Ni49.8 (ат.%) исследовано влияние марформинга (низ-
котемпературная деформация сжатием В19′-мартенсита при 203 К и последующий отжиг при 713 К 
в течение 0.5 ч) на сверхэластичность (СЭ), температурный интервал СЭ и циклическую стабильность 
сверхэластичного поведения при температуре 323 К при сжатии. Показано, что марформинг приводит 
к увеличению напряжений на пределе текучести σ0.1 высокотемпературной В2-фазы и к развитию СЭ, 
которую не наблюдали в закаленных кристаллах. Установлена ориентационная зависимость темпера-
турного интервала СЭ и циклической стабильности сверхэластичного поведения, которая определяет-
ся ориентационной зависимостью напряжений σ0.1 В2-фазы. Максимальный температурный интервал 
СЭ 87 К и циклическая стабильность сверхэластичного поведения при температуре 323 К обнаружена 
в ориентации [001]В2 с высоким уровнем напряжений σ0.1 В2-фазы.

Ключевые слова: монокристаллы сплава Ti50.2Ni49.8, сверхэластичность, циклическая стабильность, сжа-
тие
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ВВЕДЕНИЕ
Сплавы TiNi обладают уникальными свой-

ствами  – эффектом памяти формы (ЭПФ) 
и  сверхэластичности (СЭ), благодаря кото-
рым широко используются в  медицине, авиа-
ции и  космонавтике [1–10]. В  закаленном со-
стоянии сплавы TiNi с  концентрацией никеля 
49.8–50.3  ат.% испытывают одностадийное 
мартенситное превращение (МП) из высоко-
температурной В2-фазы в  низкотемператур-
ный В19′‑мартенсит [2, 3]. Несмотря на то, что 
эти сплавы являются пластичными в  высоко-
температурной В2-фазе и в В19′-мартенсите, их 
практическое приложение ограничивается низ-
ким уровнем напряжений В2-фазы на пределе 
текучести σ0.1. Известно [1, 11], что развитие СЭ 
в широком температурном интервале и стабиль-
ность сверхэластичного поведения при цикличе-
ских испытаниях в циклах «нагрузка–разгрузка» 
определяются уровнем напряжений на пределе 
текучести σ0.1 высокотемпературной В2-фазы. 

Под циклической стабильностью сверхэластич-
ного поведения понимают такое поведение 
в  циклах «нагрузка–разгрузка», при котором 
напряжение σкр для начала развития МП под 
нагрузкой, величина механического гистере-
зиса ∆σ остаются постоянными при повторяю-
щихся циклах «нагрузка–разгрузка» и  при раз-
грузке нет необратимой деформации εнеоб. При 
низком уровне напряжений σ0.1 В2-фазы В2–
В19′-МП под нагрузкой может развиваться од-
новременно с пластической деформацией самой 
В2-фазы. Это затрудняет обратное В19′–В2-МП 
при снятии нагрузки, приводит к  стабилиза-
ции В19′‑мартенсита и появлению необратимой 
деформации εнеоб при исследовании СЭ на кри-
вых «напряжение–деформация». При цикличе-
ских испытаниях в циклах «нагрузка–разгрузка» 
сверхэластичное поведение сопровождается 
уменьшением напряжений σкр для начала МП 
под нагрузкой и  увеличением механического 
гистерезиса ∆σ [2].
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Высокий уровень напряжений σ0.1 В2-фа-
зы в  сплавах TiNi с  концентрацией никеля 
49.8–50.3 ат.% и создание условий для развития 
СЭ и  циклической стабильности сверхэластич-
ного поведения в  этих сплавах достигаются за 
счет термомеханических обработок марформин-
га (низкотемпературная деформация в  мартен-
ситной фазе и  последующий отжиг) и  аусфор-
минга (деформация в высоктемпературной фазе 
и  последующий отжиг) [12, 13]. Марфоминг 
в достижении высокого уровня напряжений σ0.1 
В2-фазы в  сплавах TiNi является более эффек-
тивным, чем аусформинг. При марформинге 
вводятся не только дислокации, но и остаточный 
В19′-мартенсит [13], которого нет при аусфор-
минге. Кроме того, после низкотемпературной 
деформации в  мартенситной фазе остаточный 
В19′-мартенсит может содержать двойники двух 
типов: первый описывается феноменологиче-
ской теорией МП, второй – механические двой-
ники, которые не описываются феноменологи-
ческой теорией МП, а  появляются в  процессе 
деформации мартенсита [2, 13]. Наличие меха-
нических двойников может играть важную роль 
в  упрочнении В2-фазы и  стабильности сверх-
эластичного поведения при развитии МП под 
нагрузкой.

В настоящей работе поставлена задача ис-
следовать влияние марформинга на развитие 
СЭ и  циклическую стабильность сверхэластич-
ного поведения при сжатии монокристаллов 
сплава Ti50.2Ni49.8, ориентированных вдоль [001]В2 
и [ ]112 В2 направлений в  В2-фазе. Выбор ориен-
таций обусловлен следующим. Во-первых, эти 
кристаллы будут характеризоваться различным 
уровнем напряжений высокотемпературной 
В2-фазы за счет разного фактора Шмида для 
скольжения дислокаций с  вектором Бюргерса 
a<100>{110} в В2-фазе при сжатии (mск=0 в ори-
ентации [001]В2 и mск=0.43 в ориентации [ ]112 В2) 
[2, 13]. Во-вторых, эти кристаллы имеют разные 
значения теоретической величины деформа-
ции решетки при превращении ε0 для В2–В19′ 
МП при сжатии. В  ориентации с  осью сжатия 
[001]В2 деформация превращения ε0 связана 
только с  образованием сдвойникованного мар-
тенсита, εCVP=4.5%, так как деформация εdetw, свя-
занная с  раздвойникованием В19′-мартенсита, 
равна 0%, и ε0=εCVP. В ориентации с осью сжатия 
[ ]112 В2 деформация превращения ε0 определя-
ется суммой деформаций ε0=εCVP+εdetw=6.3%, так 
как εCVP=5.25%, а  εdetw=1.05% [2, 14]. В-третьих, 
низкотемпературная деформация в  мартенсит-

ной фазе может протекать с различным коэффи-
циентом упрочнения [2]. Все это в совокупности 
может приводить к  появлению ориентацион-
ной зависимости температурного интервала СЭ 
и  циклической стабильности сверхэластичного 
поведения после марформинга в  монокристал-
лах сплава Ti50.2Ni49.8 (ат.%) при сжатии. Ранее 
влияние марформинга на ЭПФ, СЭ и темпера-
турный интервал СЭ при деформации сжатием 
было исследовано на монокристаллах [001]B2 
и [011]B2 ориентаций сплава TiNi с содержанием 
Ni 50.1 и 50.3 ат.% [13, 15]. В настоящей работе 
впервые представлены исследования по влия-
нию марформинга на СЭ и  циклическую ста-
бильность сверхэластичного поведения в циклах 
«нагрузка–разгрузка» монокристаллов, ориен-
тированных вдоль [001]В2 и [ ]112 В2 направлений 
в В2-фазе, сплава TiNi с концентрацией атомов 
Ti 50.2 ат.%.

МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА
Заготовки сплава Ti50.2Ni49.8 для роста кри-

сталлов выплавляли в  среде инертного газа. 
Монокристаллы выращивали методом Бридж-
мена. Ориентацию кристалла определяли на 
рентгеновском дифрактометре DRON-3M. 
Образцы для сжатия в  форме параллелепипеда 
размером 8×4×4 мм3 вырезали на электроискро-
вом станке. Поврежденный слой после резки 
удаляли химическим травлением в  растворе 
3H2O+2HNO3+1HF. Гомогенизацию проводи-
ли при 1253 К в течение 2 ч в кварцевой трубке 
в инертном газе с последующей закалкой в воду. 
После закалки образцы подвергали механиче-
ской шлифовке и электролитической полировке 
в электролите 490 мл СH3COOH + 10 мл HClO4 
при температуре 263 K и напряжении 20 В. Тем-
пературы начала Mн и  конца Mк прямого МП 
при охлаждении и  начала Aн и  конца Aк обрат-
ного МП при нагреве были получены с исполь-
зованием дифференциальной сканирующей 
калориметрии (ДСК) (калориметр NETZSCH 
DSC 404F1 со скоростью нагрева/охлаждения 
10 K/мин).

Термомеханическая обработка марформинг 
включала деформацию сжатием ε=1.5ε0 в  мар-
тенситном состоянии при Т<Mк=203 К и после-
дующий отжиг при 713 К в течение 0.5 ч. Дефор-
мация превращения ε0 зависит от ориентации 
кристалла. Поэтому при 203 К кристаллы с осью 
сжатия [001]В2 деформировали до ε=1.5ε0=6.75%, 
а  с  осью сжатия [ ]112 В2 до ε=1.5ε0=9.45% [2]. 
Выбор величины деформации в  мартенсите 
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определяли следующим обстоятельством. Эта 
деформация ε=1.5ε0 превышала деформацию 
превращения ε0=4.5% и  6.3% при сжатии для 
В2–В19′ МП, соответственно, для кристаллов 
[001]В2 и [ ]112 В2 ориентаций [2, 14]. В результате 
отжиг при Т=713 К в течение 0.5 ч не приводил 
к  полному восстановлению исходного размера 
образца, и в таких образцах после марформинга 
наблюдалась остаточная деформация. Если при 
Т<Mк величина ε≤ε0 для соответствующей ори-
ентации, то после отжига при 713 К  в течение 
0.5  ч  наблюдали полное восстановление исход-
ного размера образца без остаточной деформа-
ции и, следовательно, реализовался ЭПФ.

Механические свойства кристаллов и  тем-
пературный интервал СЭ исследовали на уста-
новке Instron 5969 при скорости деформации 
4·10–4  с-1. Величину механического гистерезиса 
∆σ определяли на середине кривой «напряже-
ние–деформация» (σ–ε). Тонкие фольги были 
приготовлены методом двухструйной электро-
полировки (TenuPol-5) в электролите, содержа-
щем 20% серной кислоты в  метиловом спирте, 
при комнатной температуре и  напряжении на 
полирующей ячейке 12.5 В. Электронно-микро-
скопические исследования микроструктуры 
кристаллов проводили на электронном микро-
скопе Jeol 2010 при ускоряющем напряжении 
200 кВ.

РЕЗУЛЬТАТЫ ЭКСПЕРИМЕНТА 
И ОБСУЖДЕНИЕ

После закалки монокристаллы сплава 
Ti50.2Ni49.8 характеризуются одностадийным 
В2–В19′-МП. На кривых ДСК при охлаждении 
и  нагреве наблюдается один пик выделения 
и поглощения тепла, который связан с В2–В19′ 
и В19′–В2-МП (рис. 1). На рис. 2 представлены 
кривые (σ–ε) при сжатии при температуре 203 К.

Согласно данным ДСК, при 203 К кристаллы 
находятся в  мартенситном состоянии, так как 
температура деформации ниже температуры 
Мк=245 К конца прямого В2–В19′-МП при охла-
ждении (рис. 1). На кривых σ–ε можно выделить 
стадии с  разным коэффициентом деформаци-
онного упрочнения Θ=dσ/dε, протяженность 
которых зависит от ориентации кристалла. 
Так, в  ориентации [001]В2  с  начала пластиче-
ского течения наблюдается стадия с небольшим 
Θ=dσ/dε до деформации ε=2.5%. Затем при 
ε>2.5% происходит переход к  развитию дефор-
мации с высоким Θ=dσ/dε=12 ГПа. В кристал-
лах [ ]112 В2 сначала пластическое течение до 5.5% 

деформации развивается с малым Θ=dσ/dε и при 
ε>5.5% резкого увеличения Θ=dσ/dε, как в ори-
ентации [001]В2, не происходит. Как правило, 
протяженность первой стадии с малым значени-
ем Θ=dσ/dε, которая связана с переориентацией 
и движением межвариантных границ в В19′-мар-
тенсите, соответствует теоретической величине 
деформации превращения ε0 [1, 2]. В кристаллах 
[001]В2 протяженность первой стадии составила 
1.5%, что в 3 раза меньше, чем ε0=4.5% для этой 
ориентации при сжатии [2]. В ориентации [ ]112 В2 
протяженность первой стадии 3.5% и  по вели-
чине в 1.8 раза меньше ε0=6.3% для этой ориен-
тации при сжатии [2]. Следовательно, на первой 
стадии в обоих кристаллах не завершается про-

Рис. 1. ДСК-кривые монокристаллов сплава Ti50.2Ni49.8 по-
сле закалки.
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цесс образования ориентированного В19′‑мар-
тенсита с  максимальным фактором Шмида 
для соответствующей ориентации. Отжиг при 
Т=713  К, 0.5  ч  деформированных кристаллов 
[001]В2 и [ ]112 В2, соответственно, до 6.75 и 9.45%, 
приводит к  восстановлению деформации, рав-
ной по величине ε0 для каждой соответствующей 
ориентации. Так после отжига при Т=713  К, 
0.5  ч  в  ориентации [001]В2 необратимая дефор-
мация εнеоб составила 2–2.25% при заданной 
деформации 6.75%, в ориентации [ ]112 В2 εнеоб со-
ставила ~3% при заданной деформации 9.45%. 
Следовательно, в  кристаллах [001]В2 и  [ ]112 В2 
сплава Ti50.2Ni49.8 при В2–В19′ МП имеет место 
ЭПФ после деформации сжатием величиной 
~4.5 и  6.3% соответственно, равной теоретиче-
скому значению деформации превращения ε0 
для соответствующей ориентации [2].

На рис. 3 представлены кривые ДСК для мо-
нокристаллов [001]В2 и  [ ]112 В2 сплава Ti50.2Ni49.8 
после марформинга.

В отличие от закаленных кристаллов (рис. 1), 
после марформинга при охлаждении наблюда-
ется два пика. Первый пик связан с появлением 
B2–R-МП, которого нет в кристаллах после за-
калки, и  который наблюдали ранее при анало-
гичной термомеханической обработке в  моно- 
и  поликристаллах никелида титана близкого 
состава [12, 13, 15–17]. В обеих ориентациях тем-
пература начала Rн для B2–R-перехода при охла-
ждении составляет 295 К. Второй пик связан 
с  R–В19′-МП, который также характеризуется 
близкой температурой Мн, равной 272 и  265  К 
для монокристаллов [001]В2 и  [ ]112 В2. Следова-
тельно, марформинг изменяет характер МП при 
охлаждении от одностадийного В2–В19′-МП 
в  закаленных кристаллах к  двухстадийному 
В2–R–В19′-МП после марформинга. Это явля-
ется общим для сплавов TiNi как с  концентра-
цией Ni 50.1–50.3 ат.%, так и  с  концентрацией 
Ti 50.2 ат.% [12, 13, 15].

При нагреве в  монокристаллах сплава 
Ti50.2Ni49.8 наблюдается один пик поглощения 
тепла, который свидетельствует о  том, что при 
обратном переходе оба МП идут одновременно 
и не разделяются. В случае сплавов TiNi с кон-
центрацией Ni 50.1–50.3 ат.% после марфор-
минга при нагреве обратный переход сопро-
вождался четким разделением пиков для В19′–R 
и R–B2-МП [13, 15]. Из рис. 3 видно, что в кри-
сталлах [ ]112 В2 сплава Ti50.2Ni49.8 обратный пере-
ход идет при более высоких температурах, чем 
в  кристаллах [001]В2, что обусловлено большей 

объемной долей дефектов решетки из-за разли-
чия в  величине необратимой деформации. Де-
тальный анализ природы пиков, возникающих 
в  монокристаллах никелида титана близкого 
состава после марформинга, представлен в [13].

Явление СЭ в  закаленных монокристаллах 
Ti50.2Ni49.8 так же, как в  монокристаллах экви-
атомного сплава TiNi, при сжатии не наблюдали 
[2, 15]. Марформинг приводит к появлению СЭ. 
На рис.  4 представлены кривые СЭ для моно-
кристаллов [001]В2 и [ ]112 В2 сплава Ti50.2Ni49.8 по-
сле марформинга. Видно, что в  экспериментах 
по изучению СЭ при сжатии R-фаза под нагруз-
кой не проявляется на кривых σ–ε. В  ориента-
ции [001]B2 B2–R-МП под нагрузкой не разви-
вается из-за равного нулю фактора Шмида для 
этой ориентации при сжатии [2]. В  кристаллах 
[ ]112 В2 фактор Шмида для B2–R-МП под нагруз-

Рис. 3. ДСК-кривые монокристаллов сплава Ti50.2Ni49.8 по-
сле марформинга: (а)  – ориентация [001]В2, деформация 
6.75% при 203 К; (б) – [ ]112 В2, деформация 9.45% при 203 К.
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кой не равен нулю, и, следовательно, B2–R пере-
ход должен проявляться на кривых σ–ε в области 
малых напряжений при σ0.1< σ0.1(B2–В19′). При 
Т ≥ Ак=323 К, когда в кристаллах [ ]112 В2 наблю-
дается первая замкнутая петля СЭ, переход про-
исходит сразу из B2-фазы в  В19′-мартенсит без 
B2–R-перехода, так как под нагрузкой выполня-
ется условие σ0.1(B2–R)<σ0.1(B2–В19′). Если МП 
развивается при «охлаждении-нагреве» при по-
стоянной нагрузке σ<σ0.1(B2–В19′)=180 МПа, то 
на кривых «деформация-температура» наблю-
дается В2–R–В19′-МП при охлаждении, а  при 
нагреве имеет место переход В19′– B2. Ранее это 
было показано на монокристаллах [011]В2 сплава 
TiNi с концентрацией Ni 50.1 ат.% [15].

В монокристаллах [001]В2 первая совершен-
ная петля СЭ без необратимой деформации 
появляется при температуре 313 К. Температура 
400 К  является максимальной температурой, 
при которой наблюдается полная обратимость 
при заданной деформации 1.5%. В  результате 
температурный интервал СЭ при сжатии в ори-
ентации [001]В2 составляет не менее 87 К. С ро-
стом температуры испытания напряжения для 
начала В2–В19′-МП под нагрузкой σкр линейно 
возрастают и описываются соотношением Кла-
пейрона–Клаузиуса [1, 2]:

	
d T

dT
S H

T
�

� �
кр( )

= − = −
� �

0 0 0

.	 (1)

Здесь Т0 – температура равновесия фаз, ε0 – де-
формация превращения при МП, ∆S и ∆H – из-
менение энтропии и энтальпии на единицу объе-
ма при МП. В монокристаллах [001]В2 величина 
α=dσкр/dT=8.2 МПа/К. При Т<400  К величина 
СЭ, определенная при последовательном увели-

чении деформации в  цикле «нагрузка–разгруз-
ка» составила в среднем 3.5–4% в температурном 
интервале от 313 до 383 К. Эта величина является 
близкой к  теоретическому значению деформа-
ции превращения ε0=4.5% для В2–В19′-МП при 
сжатии для данной ориентации [2, 14]. Анализ 
петель СЭ показывает, что после марформинга 
в  монокристаллах [001]В2 В2–В19′-МП под на-
грузкой с самого начала развивается с трансфор-
мационным упрочнением и Θ=dσ/dε на этой ста-
дии изменяется от 2 ГПа при 313 К до 8.0 ГПа при 
383 К. Механический гистерезис ∆σ при макси-
мальной обратимой деформации в третьем цикле 
слабо меняется в  температурном интервале от 
313 до 383 К (вставка к рис. 4а).

В ориентации [ ]112 В2 после марформинга 
первая совершенная петля СЭ без необратимой 
деформации появляется при температуре 323 К. 
Максимальная температура, при которой на-
блюдается обратимая деформация 1.2% в цикле 
«нагрузка–разгрузка», является 353 К. Эта тем-
пература значительно ниже, чем в  ориентации 
[001]В2. В  результате в  кристаллах [ ]112 В2 после 
марформинга температурный интервал СЭ со-
ставляет не менее 30 К и почти в 3 раза меньше, 
чем в ориентации [001]В2 (рис. 4). Из рис. 4б вид-
но, что в ориентации [ ]112 В2 напряжения σкр для 
начала В2–В19′-МП под нагрузкой увеличива-
ются с ростом температуры и также описываются 
соотношением (1). Величина α=dσкр /dT для этой 
ориентации равна 6.25 МПа/К, и  это значение 
меньше, чем в ориентации [001]В2. Согласно со-
отношению (1) α=dσкр /dT пропорциональна 1/ε0. 
Действительно, экспериментальное отношение 
α=dσкр /dT([001]В2)/ α=dσкр /dT([ ]112 В2)=1.3 ока-

Рис. 4. Температурный интервал сверхэластичности монокристаллов сплава Ti50.2Ni49.8 после марформинга при сжатии: 
(а) – ориентация [001]В2; (б) – [ ]112 В2. Вставка показывает изменение механического гистерезиса в зависимости от темпе-
ратуры испытания при максимальной обратимой деформации в третьем цикле.
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зывается близким к  отношению теоретических 
величин ε0([ ]112 В2)/ ε0([001]В2)=1.4. Анализ петель 
СЭ показывает, что в монокристаллах [ ]112 В2 по-
сле марформинга В2–В19′-МП под нагрузкой 
при 323 К с самого начала развивается с транс-
формационным упрочнением Θ=dσ/dε=2.9 ГПа, 
а затем при 353 К Θ=dσ/dε =10 ГПа. Механиче-
ский гистерезис ∆σ при максимальной обрати-
мой деформации в третьем цикле с увеличением 
температуры испытания не изменяется (вставка 
к  рис.  4б). По величине ∆σ в  монокристаллах 
[ ]112 В2 в  1.5 раза больше, чем в  монокристаллах 
[001]В2. Максимальную СЭ 4.5% наблюдали по-
сле третьего цикла при 323 К, которая по вели-
чине была меньше, чем теоретическое значение 
ε0=6.3% для В2–В19′-МП при сжатии для дан-
ной ориентации [2]. Затем СЭ уменьшается до 
3–2% с  увеличением температуры испытания 
(рис.  4б). Недостижение СЭ величины ε0 после 
марформинга связано с  уменьшением объема 
образца, испытывающего В2–В19′-МП, из-за 
наличия дефектов после низкотемпературной 
деформации.

На рис.  5 представлены результаты исследо-
вания циклической стабильности сверхэластич-
ного поведения монокристаллов [001]В2 и [ ]112 В2 
сплава Ti50.2Ni49.8 при сжатии при 323 К после мар-
форминга. В  экспериментах по циклированию 
в  циклах «нагрузка–разгрузка» анализировали 
изменение напряжения для начала В2–В19′-МП 
под нагрузкой σкр, величины ∆σ и  появление 
необратимой деформации εнеоб. Циклические 
эксперименты проводили следующим обра-
зом. Вначале задавали 10 циклов с  постоянной 
деформацией в  цикле “нагрузка–разгрузка”. 
По завершении 10 циклов образец вынимали 
из установки и выдерживали в течение 24 ч при 
296  К. После выдержки вновь задавали 10 ци-
клов с постоянной деформацией и последующей 
выдержкой при 296 К. В монокристаллах [001]В2 
этот эксперимент повторяли до n=100, а в моно-
кристаллах [ ]112 В2 до n=40.

Анализ представленных данных показывает, 
что монокристаллы [001]В2 после марформинга 
характеризуются высокой стабильностью сверх-
эластичного поведения при 323 К. Как видно 

Рис. 5. Зависимость сверхэластичного поведения от числа циклов для монокристаллов сплава Ti50.2Ni49.8 после марфор-
минга при сжатии при 323 К: (а), (б) – ориентация [001]В2; (в), (г) – [ ]112 В2; (а), (в) – кривые «напряжение–деформация»; 
(б), (г) – критические напряжения σкр и механический гистерезис ∆σ. Каждые последующие 10 циклов смещены относи-
тельно предыдущих по деформации.
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из рис.  5б, при первых 10 циклах с  последую-
щей выдержкой до n=60  с  постоянно заданной 
деформацией 4% в  цикле «нагрузка–разгрузка» 
значения σкр, ∆σ остаются постоянными и  εнеоб 
при этом не появляется. При n>60 имеет место 
незначительное уменьшение σкр, но ∆σ остается 
неизменным, и не появляется εнеоб. В монокри-
сталлах [ ]112 В2 в  первых 10 циклах происходит 
следующее. В первом цикле «нагрузка–разгруз-
ка» заданная деформация составляла 4.5%. По 
завершении первого цикла после снятия нагруз-
ки появилась εнеоб=0.5%. После двух циклов σкр 
уменьшилось на 50 МПа относительно первого 
цикла. Уменьшение σкр при повторяющихся ци-
клах «нагрузка–разгрузка» происходило до n=5, 
а затем при n>5 значения σкр становились неиз-
менными (рис. 5г). До пятого цикла наблюдали 
увеличение необратимой деформации, кото-
рая при n=5 оказалась равной 1%. При n>5 де-
формация в  цикле «нагрузка–разгрузка» стала 
равной 3.5% и  до n=10 была полностью обра-
тимой. Механический гистерезис ∆σ после пер-
вого цикла «нагрузка–разгрузка» имел величину 
200 МПа, которая монотонно уменьшалась при 
циклировании до 125 МПа в 10 цикле (рис. 5г). 
После 10 цикла образец выдерживали в течение 
24 ч при температуре 296 К. После выдержки при 
заданной деформации 4.5% в цикле» нагрузка–
разгрузка» σкр для начала В2–В19′-МП под на-
грузкой были меньше, чем до выдержки после 
первых 10 циклов.

При последующих циклах с  выдержкой при 
296 К  значения σкр монотонно уменьшались до 
125 МПа при n=40 (рис.  5г). При заданной де-
формации 4.5% в  цикле «нагрузка–разгрузка» 
при нагрузке в 11 цикле был достигнут уровень 
напряжений 500 МПа, при котором наблюдали 
переход к  пластической деформации В19′-мар-
тенсита, равной 0.5%. При разгрузке эта дефор-
мация оказалась необратимой. Изменение εнеоб 
и величины ∆σ происходило аналогично первым 
пяти циклам. В этом случае при n>15, как и при 
n>5, деформация в цикле «нагрузка–разгрузка» 
стала равной 3.5% и  до n=20 была полностью 
обратимой. Механический гистерезис ∆σ при 
n=11 имел величину 175 МПа и затем монотон-
но уменьшился при n=20 до 150 МПа (рис. 5г). 
Аналогичную картину изменения εнеоб и  ∆σ на-
блюдали при n=21–30 и n=31–40.

Хорошо известно, что циклическая стабиль-
ность сверхэластичного поведения определя-

ется уровнем напряжений на пределе текучести 
σ0.1 исходной высокотемпературной В2-фазы 
[1,  2,  11]. Согласно ДСК-кривым, температур-
ному интервалу СЭ и  ранее выполненным ис-
следованиям на монокристаллах TiNi близкого 
состава [2, 13], σ0.1 для В2-фазы монокристаллов 
сплава Ti50.2Ni49.8 можно получить при темпера-
туре испытания выше 420 К.

На рис.  6 представлена температурная зави-
симость осевых напряжений σ0.1 В2-фазы моно-
кристаллов [001]В2 и [ ]112 В2 сплава Ti50.2Ni49.8 при 
сжатии после закалки и  марформинга. Ана-
лиз представленных данных показывает, что 
σ0.1 В2-фазы зависят от ориентации кристалла 
и после марформинга эта зависимость усилива-
ется. Видно, что в  ориентации [ ]112 В2 значения 
σ0.1 В2-фазы в обоих состояниях (после закалки 
и марформинга) существенно ниже, чем в ори-
ентации [001]В2. В  состоянии после закалки 
в температурном интервале от 400 до 573 К зна-
чения σ0.1 В2-фазы изменяются от 350 до 400 МПа 
в ориентации [ ]112 В2 и от 600 до 680 МПа в ори-
ентации [001]В2. Марформинг приводит к  уве-

Рис. 6. Температурная зависимость осевых напряжений σ0.1 
В2-фазы для монокристаллов сплава Ti50.2Ni49.8 после закал-
ки и марформинга при сжатии.
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личению σ0.1 В2-фазы в  этом температурном 
интервале: в  ориентации [ ]112 В2 на 100 МПа, 
а в ориентации [001]В2 на 550 МПа в среднем. Та-
кое существенное различие в приросте напряже-
ний σ0.1 В2-фазы после марформинга может быть 
связано с различием в микроструктуре.

После низкотемпературной деформации 
сжатием до ε=1.5ε0 и  последующего отжига 
при 713  К в  течение 0.5  ч  электронно-микро-
скопические исследования микроструктуры 
обнаружили в  обоих кристаллах R-фазу при 
296 К,  которая формируется вблизи дислока-
ций (рис.  7а). Обнаружение R-фазы при 296  К 
в  тонких фольгах после марформинга хорошо 

согласуется с  данными ДСК (рис.  3). Кроме 
R-фазы наблюдается остаточный В19′-мартен-
сит (рис. 7б, в). Микродифракционный анализ 
показал, что в кристаллах [001]В2 В19′-мартенсит 
после марформинга содержит ( )0 12 дв двойники 
толщиной 10–15 нм (рис. 7б). Эти двойники не 
являются решением феноменологической тео-
рии, описывающей В2–B19′-МП, и  являются 
механическими двойниками, возникающими 
в  процессе пластической низкотемператур-
ной деформации В19′‑мартенсита в  кристал-
лах [001]В2 при сжатии при 203 К. Ранее такие 
двойники наблюдали в  работе [13]. Эти двой-
ники не были обнаружены в кристаллах [ ]112 В2. 
Основываясь на совместном анализе данных σ0.1 
В2-фазы и  микроструктуры после марформин-
га, можно сделать вывод, что значительный рост 
σ0.1 В2-фазы в  кристаллах [001]В2 определяется 
наличием тонких ( )0 12 дв двойников в  остаточ-
ном В19′-мартенсите. Микроструктура с ( )0 12 дв 
двойниками является стабильной и  не релак-
сирует при выдержке в течение 24 ч при 296 К. 
Это обеспечивает развитие СЭ в более широком 
температурном интервале и  циклическую ста-
бильность сверхэластичного поведения в повто-
ряющихся циклах “нагрузка–разгрузка” в кри-
сталлах [001]В2 в  отличие от кристаллов [ ]112 В2, 
где ( )0 12 дв двойников в остаточном В19′-мартен-
сите нет.

ВЫВОДЫ

В монокристаллах сплава Ti50.2Ni49.8 низко-
температурная деформация сжатием ε=1.5ε0 
В19′-мартенсита при 203 К  и последующий 
отжиг при 713 К в течение 0.5 ч  (марформинг) 
изменяет тип мартенситного превращения от 
одностадийного В2–В19′-МП в  закаленных 
кристаллах к  двухстадийному В2–R–В19′-МП 
после марформинга.

При деформации сжатием в монокристаллах 
сплава Ti50.2Ni49.8 установлена ориентационная 
зависимость напряжений на пределе текучести 
σ0.1 В2-фазы в  температурном интервале от 400 
до 573  К: σ0.1([001]В2)>σ0.1([ ]112 В2). Марформинг 
приводит к увеличению σ0.1 В2-фазы относитель-
но закаленных кристаллов и усиливает ориента-
ционную зависимость σ0.1 В2-фазы. После мар-
форминга значения σ0.1 увеличились на 100 МПа 
в  ориентации [ ]112 В2 и  на 550 МПа в  [001]В2 от-
носительно закаленных кристаллов. В  закален-
ных кристаллах σ0.1=350–400 МПа в ориентации 

Рис. 7. Микроструктура монокристаллов сплава Ti50.2Ni49.8 
после марформинга: (а) – R-фаза; (б) – ориентация [001]В2, 
(012)дв двойники в B19′-мартенсите; (в) – ориентация [ ]112 В2, 
B19′-мартенсит не содержит (012)дв двойники.

250 ˜°

200 ˜°

500 ˜°

(a)
250 ˜°

(˛)
200 ˜°

(˝)
500 ˜°
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[ ]112 В2 и  σ0.1= 600–680 МПа в  [001]В2. Физиче-
ская причина ориентационной зависимости 
σ0.1 В2-фазы в монокристаллах сплава Ti50.2Ni49.8 
после марформинга обусловлена различием 
в структуре остаточного В19′-мартенсита: нали-
чием ( )0 12 дв двойников в В19′-мартенсите в кри-
сталлах [001]В2 и  их отсутствием в  кристаллах 
[ ]112 В2.

Марформинг приводит к  развитию СЭ при 
деформации сжатием в монокристаллах [001]В2 
и [ ]112 В2 сплава Ti50.2Ni49.8, которую не наблю-
дали в  закаленных кристаллах. Температур-
ный интервал СЭ и циклическая стабильность 
сверхэластичного поведения после марфор-
минга зависят от ориентации кристалла, и  их 
ориентационная зависимость определяется 
ориентационной зависимостью напряжений 
σ0.1 В2-фазы.

Результаты были получены в  рамках выпол-
нения государственного задания Минобрнауки 
России, проект № FSWM-2020-0022.

Авторы данной работы заявляют, что у  них 
нет конфликта интересов.
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ORIENTATION DEPENDENCE OF CYCLIC STABILITY 
OF SUPERELASTICITY OF Ti50.2Ni49.8 ALLOY SINGLE CRYSTALS 

UNDER COMPRESSION
I. V. Kireeva1, *, Yu. I. Chumlyakov1, A. V. Vyrodova1, 

A. A. Saraeva1, Z. V. Pobedennaya1, and E. C. Marchenko1

1Siberian Physical-Technical Institute, National Research Tomsk State University, Tomsk, 634050 Russia
*e-mail: kireeva@spti.tsu.ru

The effect of marforming (low-temperature compression deformation of В19′-martensite at 203 K and subsequent 
annealing at 713 K for 0.5 h) on superelasticity (SE), temperature range of SE, and cyclic stability of superelastic 
behavior 323 K are studied on [001]В2 and [112]В2 single crystals of the Ti50.2Ni49.8 (at %) alloy under compression. 
It is shown that marforming leads to an increase in the offset yield strength σ0.1 of the high-temperature В2-phase 
and to the development of SE, which was not observed in quenched crystals. The orientation dependence of the 
SE temperature range and the cyclic stability of superelastic behavior, which is determined by the orientation 
dependence of the σ0.1 stresses of the В2-phase, is established. The maximum SE temperature range is 87 K, and 
the cyclic stability of superelastic behavior at a temperature of 323 K is sound in the [001]В2 orientation with 
a high σ0.1 stress level of the В2-phase.

Keywords: single crystals of Ti50.2Ni49.8 alloy, superelasticity, cyclic stability, compression
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Исследовано влияние структуры на прочность и трещиностойкость мартенситностареющей стали при 
циклическом нагружении. Рассмотрено влияние дисперсности интерметаллидных выделений, обра-
зовавшихся в процессе отпуска, на циклическую трещиностойкость. Обсуждается изменение харак-
теристик циклической трещиностойкости исследованной стали в зависимости от размеров элементов 
микроструктуры, режимов закалки и последующего отпуска. Показано, что в мартенситностареющей 
стали с  крупнозернистой структурой наблюдается высокий уровень околопороговой циклической 
трещиностойкости, вероятно, связанный с соотношением числа циклов нагружения и размера зоны 
циклической пластической деформации.
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ВВЕДЕНИЕ
Мартенситностареющие стали (МСС) де-

монстрируют превосходные свойства благодаря 
протеканию мартенситного превращения при 
закалке, а  также возможности старения этого 
мартенсита, когда сплав содержит такие эле-
менты, как Ti, Al, Mo или Со [1–10]. Эти стали 
широко используются в  промышленности при 
производстве ответственных изделий, требую-
щих сочетания высокой прочности и  хорошей 
ударной вязкости, например, в  прецизионных 
деталях аэрокосмической техники или компо-
нентах ядерных реакторов [11].

Мартенситностареющие стали при высоком 
уровне прочности, обусловленном выделением 
интерметаллидов, обладают вполне удовле-
творительной пластичностью, а  также низкой 
склонностью к хрупкому разрушению. Высокий 
комплекс механических свойств МСС обеспечи-
вается образованием практически безуглероди-
стого пакетного Fe–Ni-мартенсита и равномер-
но распределенными в  его кристаллах-рейках 
наноразмерными интерметаллидными выделе-
ниями, чаще всего – фазы Ni3Ti.

В работе [12] авторами исследовано влияние 
параметров структуры наиболее распространен-
ных отечественных МСС на их трещиностой-
кость при однократном – статическом и динами-
ческом нагружении. Эти результаты позволяют 
более обоснованно подходить к выбору режимов 
отпуска (старения) мартенситностареющих ста-
лей в  зависимости от основного вида нагруже-
ния: статического или динамического.

Естественно, что в  процессе эксплуатации 
детали из МСС подвергаются не только одно-
кратному, но и циклическим видам нагружения. 
В связи с этим целью настоящей работы является 
исследование влияния параметров структуры на 
циклическую трещиностойкость одной из самых 
распространенных отечественных мартенситно-
стареющих сталей – 03Х11Н10М2Т (ЭП-678).

МАТЕРИАЛ И МЕТОДИКА 
ИССЛЕДОВАНИЯ

Химический состав исследуемой стали при-
веден в табл. 1.

Промышленные слитки подвергали горячей 
ковке, затем из поковок вырезали темплеты, из 
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которых готовили образцы для исследований. 
Образцы закаливали от 920°С и  1200°С в  воде, 
отпускали при температурах 300, 440, 500, 560°С 
в течение 3 ч, а также проводили двухступенча-
тый отпуск 300°С+500°С.

Тонкую структуру стали исследовали 
в  трансмиссионном электронном микроско-
пе JEM-200CX при ускоряющем напряжении 
160 кВ, фольги готовили в фосфорно-хромовом 
электролите по стандартной методике.

Исследование микромеханизмов разрушения 
проводили на сканирующем электронном ми-
кроскопе Hitachi S-3400N при ускоряющем на-
пряжении 15кВ и увеличениях 300–15 000 крат.

Стандартные механические характеристики 
при растяжении (σB, σ0.2, δ, ψ) определяли на об-
разцах с диаметром рабочей части 5 мм, соглас-
но ГОСТ 1497–84, на испытательной машине 
Instron-SATEC 300 LX. Значение характеристик 
в каждом случае определяли как среднее ариф-
метическое результатов испытаний 3–5 образ-
цов.

Испытания на циклическую трещиностой-
кость (ЦТ) проводили на машине жесткого на-
гружения при почти отнулевом цикле, R=0.05, 
частота нагружения – 14 Гц. Использовали ком-
пактные образцы на внецентренное растяжение 
размерами 60×62.5×10 мм. Слежение за ростом 
трещины осуществляли с  помощью инстру-
ментального микроскопа; точность измерения 
длины трещины 0.05 мм. Подсчет числа циклов 
нагружения начинали после подрастания тре-
щины на 3 мм от вершины надреза. Для построе-
ния диаграммы циклической трещиностойкости 
использовали от 4 до 6 образцов. Определение 
характеристик ЦТ и  построение диаграмм ЦТ 
выполняли в  соответствии с  рекомендациями 
РД 50-345-82.

Работа выполнена с  использованием обо-
рудования ЦКП «Испытательный центр нано-
технологий и перспективных материалов» ИФМ 
УрО РАН.

РЕЗУЛЬТАТЫ ИССЛЕДОВАНИЯ 
И ОБСУЖДЕНИЕ

Влияние микроструктуры пакетного мар-
тенсита на характеристики прочности и  тре-
щиностойкости мартенситностареющей стали 
03Х11Н10М2Т подробно рассмотрено нами 
в работе [12]. Было показано, что после закалки 
от температур 900−950°С в  стали, наблюдается 
мартенситная структура, в которой присутству-
ет 1−3% остаточного аустенита. С повышением 
температуры нагрева под закалку элементы ми-
кроструктуры (зерна аустенита, мартенситные 
пакеты, толщина мартенситных реек) укруп-
няются [12]. Характерная структура стали 
03Х11Н10М2Т после закалки от 920°С и после-
дующего отпуска при 560°С приведена на рис. 1. 

Таблица 1. Химический состав исследуемой стали 03Х11Н10М2Т

Содержание элементов, % мас.

С Si Mn S P Cr Ni Co Mo Ti Al

0.035 0.18 0.11 0.006 0.006 10.8 9.50 − 1.90 0.71 0.09

Рис. 1. ПЭМ-изображение структуры стали 03Х11Н10М2Т 
после закалки от 920°С в воде и последующего отпуска при 
560°С в течение 3 ч: а – светлое поле; б – темное поле в ре-
флексе фазы старения.

(a)

(˜)
0.5 °˛°

0.5 °˛°
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Электронно-микроскопические исследования 
показали, что в  структуре присутствуют интер-
металлиды фазы Ni3Ti размером от 0.05 до 
0.2 мкм.

После закалки от 920°С предел текучести (σ0.2) 
стали составил 870 МПа. После отпуска при тем-
пературах 300–560°С предел текучести повыша-
ется до 910–1000 МПа соответственно. Проведе-
ние двухступенчатого отпуска при температурах 
300+500°С повышает σ0.2 до 1450 МПа, при этом 
дисперсность фазы старения увеличивается.

Впервые диаграмма циклической трещино-
стойкости (ДЦТ) была построена Парисом 
и Эрдоганом [13] и представляет собой зависи-
мость скорости роста трещины (V) при цикли-
ческом нагружении от размаха коэффициента 
интенсивности напряжений (∆Κ), построенную 
в двойных логарифмических координатах. ДЦТ 
включает 3 участка. Первый участок  – низко-
амплитудный или околопороговый, охватывает 
интервал скоростей роста от 10-10 до 10-8 м/цикл; 
второй участок  – среднеамплитудный или па-
рисовский, скорость роста трещины на дан-
ном участке подчиняется зависимости Париса: 
V=C(∆Κ)n или lgV=lgC+nlg∆Κ, где С – коэффи-
циент и  n  – показатель степени, и  охватывает 

интервал от 10-8 до 10-6 м/цикл; и высокоампли-
тудный, на котором скорость роста трещины 
стремится к бесконечности.

На рис.  2 представлены диаграммы цикли-
ческой трещиностойкости стали 03Х11Н10М2Т 
после различных режимов отпуска. Анализ диа-
грамм и  характеристик циклической трещино-
стойкости показал, что самым высоким сопро-
тивлением росту усталостной трещины во всем 
исследованном диапазоне изменения ∆Κ мар-
тенситностареющая сталь 03Х11Н10М2Т обла-
дает непосредственно после закалки.

Был проведен фрактографический анализ 
изломов (рис. 3). Установлено, что в околопоро-
говой области (V  ≈ 10−9  м/цикл) и  на парисов-
ском участке ДЦТ (V  ≈ 5·10−8 …1·10−7  м/цикл) 
в  большинстве случаев реализуется усталост-
ный микромеханизм подрастания трещины. На 
поверхности изломов в околопороговой области 
наблюдаются фестоны с  субтранскристаллит-
ными бороздками, которые представляют след 
медленного роста усталостной трещины вдоль 
кристаллов пакетного мартенсита, а  в  пределах 
парисовского участка  – площадки с  транскри-
сталлитными бороздками (рис. 3а, б). Трещина 
подрастает преимущественно по усталостному 
микромеханизму в пределах парисовского участ-
ка, о  чем свидетельствует величина показателя 
степени в уравнении Париса, n, который, неза-
висимо от режима отпуска, изменяется в  пре-
делах от 1.8 до 2.3.

Снижение температуры отпуска с  560 до 
500°С приводит к  измельчению выделений 
некогерентной упрочняющей фазы с  70 до 
30  нм и  уменьшению межчастичного расстоя-
ния со 170 до 110  нм, в  результате увеличива-
ется сопротивление пластической деформации 
почти в  1.5  раза и  незначительно изменяются 
характеристики ЦТ: в низкоамплитудной обла-
сти при ∆Κ < 20 МПа · м1/2 различия в скорости 
роста трещины не превышают двух раз, при 
∆Κ > 20 МПа · м1/2 эти различия становятся еще 
меньше. Фрактографический анализ не выявил 
существенных различий в  микромеханизмах 
роста усталостной трещины. Вероятно, неболь-
шие различия в  уровне ЦТ связаны с  тем, что 
в  стали с  более дисперсными выделениями 
и,  соответственно, с  меньшим межчастичным 
расстоянием, критическая дислокационная 
структура формируется за меньшее число ци-
клов нагружения.

После двухступенчатого отпуска наблюдали 
дальнейшее уменьшение размеров некогерент-

Рис. 2. Диаграммы циклической трещиностойкости стали 
03Х11Н10М2Т после различных режимов отпуска (исход-
ное состояние – закалка 920°С, вода):
1  – без отпуска (исходное состояние); 2  – отпуск 300°С; 
3 – отпуск 440°С; 4 – отпуск 500°С; 5 – отпуск 560°С; 6 – 
отпуск 300°С + 500°С.
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ных выделений упрочняющей фазы Ni3Ti до 15 нм 
и межчастичного расстояния до 70 нм, при этом 
скорость роста усталостной трещины увеличива-
ется более чем в 5 раз при заданном ΔΚ. Такое из-
менение уровня ЦТ не может быть связано только 
с уменьшением числа циклов нагружения, необ-
ходимого для очередного микропроскока уста-
лостной трещины. Наличие участков хрупкого 
разрушения, наблюдаемых при фрактографиче-
ском исследовании, объясняет такое снижение 
уровня ЦТ. На наш взгляд, появление участков 
хрупкого разрушения связано с тем, что по мере 
уменьшения межчастичного расстояния напряже-
ние «проталкивания» дислокаций увеличивается 
и становится сравнимым с напряжением хрупкого 
разрушения отдельных, наиболее неблагоприятно 
ориентированных пакетов мартенсита.

Укрупнение элементов микроструктуры 
при повышении температуры нагрева под за-
калку независимо от режима последующего 

отпуска приводит к  повышению характери-
стик циклической трещиностойкости МСС 
во всем исследованном диапазоне изменения 
∆Κ (табл.  2, рис.  4). Наибольшие различия 
в скорости роста трещины при заданном зна-
чении ∆Κ наблюдали в  низкоамплитудной 
области, причем, чем ниже уровень прочности 
МСС, тем больше эффект повышения около-
пороговой ЦТ. Так, в  МСС без выделений 
(отпуск при 300°С, σ0.2 = 900−910 МПа) при 
∆Κ < 20 МПа м1/2 различия в  скорости роста 
трещины достигают 3.5−4 раз, в  то время как 
в  МСС с  самыми дисперсными некогерент-
ными выделениями (отпуск 300°С + отпуск 
500°С, σ0.2  =1430−1450 МПа) различия в  ско-
рости не превышают 2 раз.

В высокоамплитудной области различия в ЦТ 
соответствуют различиям в  уровне характери-
стик статической трещиностойкости [1]: чем 
больше различия в  IС (предел трещиностойко-

Рис. 3. РЭМ-изображение микрорельефа поверхности усталостных изломов стали 03Х11Н10М2Т: а – закалка 920°С+от-
пуск 500°С; околопороговая область (V=10–9  м/цикл); б  – закалка 920°С+отпуск 500°С, парисовский участок ДЦТ 
(V=10–7 – 10–6 м/цикл); в – закалка 1200°С+отпуск 500°С, околопороговая область (V=10-9 м/цикл); г – закалка 920°С+от-
пуск 440°С, околопороговая область (V=10–9 м/цикл).

(a)

2 ˜°˜ 10 ˜°˜ 2 ˜°˜ 2 ˜°˜

(˛) (˝) (˙)

Таблица 2. Влияние режима отпуска на характеристики циклической трещиностойкости стали 03Х11Н10М2Т

Режим термообработки
Параметры ЦТ Сост. изломов

при V = 10−9 / 10−7,
м/цикл∆Κ −9 ∆Κ −8 ∆Κ* ∆Κ −6 n

Зак. 920°С + отп. 300°С 8.0 15.2 34.5 102 2.1 СТБ / ТБ

Зак. 1200°С + отп. 300°С 10.8 19.6 41 104 2.3 СТБ / ТБ
Зак. 920°С + отп. 500°С 8.5 14.0 31 80 2.3 СТБ / ТБ

Зак. 1200°С + отп. 500°С 11.0 17.0 36 95 2.3 СТБ / ТБ

Зак. 920°С + отп. 300°С + 500°С 5.6 11.0 21.5 62 2.1 СТБ+СТС / ТБ+ТС
Зак. 1200°С + отп. 300°С + 500°С 6.3 12.5 26.5 78 2.0 СТБ+СТС / ТБ+ТС

Примечание: ∆Κ−9, ∆Κ−8, ∆Κ*, ∆Κ−6, МПа м1/2 – размах коэффициента интенсивности напряжений при скорости 
роста трещины 10−9, 10−8, 10−7, 10−6 м/цикл соответственно; «Сост. изломов при V = 10−9 / 10−7 м/цикл» – в данной 
графе указаны рельефные составляющие усталостных изломов при скорости роста трещины 10−9 и 10−7 м/цикл, 
установленные при фрактографических исследованиях; СТБ – субтранскристаллитные бороздки; ТБ – 
транскристаллитные бороздки; СТС – субтранскристаллитный скол.
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сти) крупнозернистой и  мелкозернистой МСС, 
тем существеннее и разница в ∆К−6.

Фрактографический анализ, проведенный 
при двух уровнях скорости роста трещины, по-
казал, что в  стали 03Х11Н10М2Т практически 
всегда реализуются только усталостные микро-
механизмы подрастания трещины: в  низкоам-
плитудной области это субтранскристаллитная 
усталость, на парисовском участке и  в  высоко-
амплитудной области  – транскристаллитная 
усталость (см. табл.  2). Отличительными осо-
бенностями субтранскристаллитной усталости 
крупнозернистой МСС являются более широ-
кие фестоны, несколько больший шаг бороздок 
и признаки смятия поверхности излома (рис. 3в).

О том, что в процессе циклического нагруже-
ния трещина в МСС подрастает по усталостному 
микромеханизму, свидетельствует уровень зна-
чений показателя степени в уравнении Париса, 
который, независимо от режима термообработ-
ки, изменяется в пределах от 2.0 до 2.3 (табл. 2).

Единственным исключением можно считать 
МСС с  самыми дисперсными некогерентными 
выделениями, полученными в  результате двух-
ступенчатого отпуска. В  этом случае зафикси-
рованы самые низкие характеристики ЦТ, а  на 
поверхности изломов образцов как при низких, 
так и при высоких значениях ∆К, наряду с рель-

ефом, характерным для усталостного роста тре-
щины, наблюдаются фасетки скола.

Итак, укрупнение элементов структуры, 
независимо от структурного состояния МСС, 
приводит к  повышению сопротивления росту 
усталостной трещины в  низкоамплитудной 
(околопороговой) области. Результаты фракто-
графических исследований показывают, что 
этот эффект нельзя объяснять сменой микро-
механизма роста трещины или включением 
в  процесс подрастания трещины какого-то до-
полнительного микромеханизма, поскольку на 
поверхности излома в этих случаях наблюдаются 
только фестоны с субтранскристаллитными бо-
роздками.

Повышение пороговой ЦТ крупнозернистых 
сталей с  феррито-перлитной структурой часто 
связывают с  повышенным уровнем остаточных 
сжимающих напряжений или, другими словами, 
с  проявлением эффекта Элбера [14]. Однако 
повышение пороговой ЦТ сталей с  пакетным 
мартенситом и  продуктами его распада нельзя 
объяснить эффектом Элбера, поскольку он ха-
рактерен только для материалов с низким уров-
нем сопротивления пластической деформации 
(σ0.2=300−500 МПа), а  в  высокопрочных сталях 
этот эффект отсутствует.

Повышение пороговой ЦТ крупнозернистых 
высокопрочных сталей можно объяснить про-
явлением эффекта закрытия трещины, связан-
ного с  большей шероховатостью поверхности 
изломов [15], и,  как следствие, с  уменьшением 
эффективного ∆Κ за счет локального схватыва-
ния, тем более что фрактографический анализ 
выявил следы смятия поверхности изломов. Од-
нако, как следует из работ [15, 16], этот эффект 
приводит к сравнительно небольшому повыше-
нию околопороговой ЦТ, и проявлением только 
этого эффекта нельзя объяснить значительное 
повышение околопороговой ЦТ, наблюдаемое 
в  крупнозернистых МСС со структурой пакет-
ного мартенсита.

Переходя к выяснению причин дополнитель-
ного повышения околопороговой ЦТ крупно-
зернистых сталей со структурой пакетного мар-
тенсита, необходимо отметить, что ДЦТ всех 
без исключения материалов на переходе от 
околопорогового участка к парисовскому имеют 
перегиб. По данным некоторых исследовате-
лей [17], природа этого перегиба связана с тем, 
что при ∆Κ = ∆ΚП (∆ΚП – размах коэффициента 
интенсивности напряжений в  точке перегиба 
ДЦТ) в объем зоны циклической пластической 

Рис. 4. Влияние температуры нагрева под закалку на цикли-
ческую трещиностойкость стали 3Х11Н10М2Т: 1 – закалка 
920°С, вода и отпуск 300оС+500°С; 2 – закалка 1200°С, вода 
и  отпуск 300оС+500°С; 3  – закалка 920°С, вода и  отпуск 
300°С; 4 – закалка 1200°С, вода и отпуск 300°С.
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деформации (ЗЦПД) начинает устойчиво вклю-
чаться характерный элемент структуры, чаще 
всего имеющий высокоугловые границы. Тер-
мин «устойчивое включение» не всегда означает 
равенство линейных размеров ЗЦПД и элемента 
структуры. Чаще всего при устойчивом включе-
нии размер ЗЦПД должен быть несколько боль-
ше размера структурного элемента; равенство 
линейных размеров можно рассматривать как 
некий предельный случай устойчивого вклю-
чения. На наш взгляд, величина соотношения 
между размером ЗЦПД и  размером элемента 
структуры зависит от наличия и типа субструк-
туры. Если субструктура отсутствует, то соот-
ношение размера ЗЦПД и размера структурного 
элемента (rЗЦПД /d) в  момент перегиба должно 
быть максимальным; при наличии субструктуры 
соотношение rЗЦПД /d должно уменьшаться тем 
сильнее, чем более эффективными барьерами 
для движущихся дислокаций являются элемен-
ты субструктуры. Так, например, Георгиев [17] 
установил, что для низкоуглеродистых строи-
тельных сталей типа 09Г2С в  точке перегиба 
rЗЦПД /dЗ = 2, т.е. в  момент перегиба в  сечение 
ЗЦПД укладывались 2 ферритных зерна. С дру-
гой стороны, для титановых сплавов с пакетной 
видманштеттовой структурой rЗЦПД /dп=1 [18], то 
есть в момент перегиба в сечение ЗЦПД уклады-
вался один пакет.

Расчет соотношения между размером ЗЦПД 
и  размерами элементов микроструктуры, про-
веденный для низкоотпущенной мартенситной 
стали 07Х3ГНМ (расчет размера ЗЦПД вели по 
формуле Канасава: rЗЦПД = 0.0075 (∆ΚП/σ0.2)

2 ), 
показал, что в момент перегиба в сечение ЗЦПД 
укладывается 1.7−1.8 мартенситных пакета [19].

После высокого отпуска пакетно-реечное 
строение низкоуглеродистого мартенсита транс-
формируется в  структуру, состоящую из дис-
персных субзерен и небольшой доли карбидных 
частиц. Другими словами, после высокого отпу-
ска сетка межпакетных высокоугловых границ 
исчезает, и  единственными высокоугловыми 
границами остаются межзеренные границы. 
Аналогичный расчет, проведенный для высоко-
отпущенной стали 07Х3ГНМ, свидетельствует 
о  том, что в  данном случае в  момент перегиба 
ДЦТ, в сечение зоны укладывается 1.5−1.7 зерна 
аустенита [19]. Несколько меньшее соотноше-
ние между размером зоны и размером зерна аус-
тенита, по всей вероятности, говорит о том, что 
границы субзерен α-фазы являются чуть более 
эффективными препятствиями на пути дисло-

каций по сравнению с межреечными границами 
пакетного мартенсита.

Дополнительным фактом, который свиде-
тельствует о  важной роли размеров элементов 
структуры в  формировании перегиба, явля-
ется различный характер перегиба. В  стали 
03Х11Н10М2Т, не упрочненной дисперсными 
выделениями, с  мелким зерном, перегиб «ост-
рый» (см. рис.  4, режим 3). Особенность стали 
с крупными элементами структуры заключается 
в  плавном характере перегиба, который, несо-
мненно, связан с большей дисперсией размеров 
пакетов: при наличии в структуре различных по 
величине пакетов, они последовательно вклю-
чаются в объем ЗЦПД, и перегиб растягивается 
на некоторый интервал значений ∆Κ (см. рис. 4, 
режим 4).

Как было показано, в МСС укрупнение эле-
ментов структуры во всех случаях приводит 
к увеличению ЦТ в околопороговой области.

Важной особенностью закаленных с  различ-
ных температур МСС является то, что их со-
противление пластической деформации слабо 
зависит от размеров элементов микроструктуры 
(зерен и пакетов), а определяется, главным обра-
зом, размерами элементов субструктуры и плот-
ностью дислокаций в  их внутренних объемах. 
Отсюда следует, что при заданном значении ∆Κ 
размер ЗЦПД, независимо от размеров элемен-
тов структуры, оказывается практически оди-
наковым. Поэтому для создания критической 
дислокационной структуры, непосредственно 
предшествующей очередному микроскачку 
усталостной трещины, в стали с крупными паке-
тами при неизменном размере ЗЦПД требуется 
большее число циклов нагружения.

Таким образом, высокий уровень околопоро-
говой ЦТ МСС с  крупнозернистой структурой 
без выделений объясняется одновременным 
действием двух механизмов: во-первых, сни-
жением эффективного ∆Κ за счет локального 
схватывания поверхностей излома; а во-вторых, 
и это главное, – увеличением числа циклов на-
гружения, необходимого для очередного микро-
скачка трещины, в связи с изменившимся соот-
ношением между размером ЗЦПД и  размером 
элемента микроструктуры, внутри которого 
происходит «накачка» дислокаций.

Для дисперсионно-упрочненных сплавов 
Хорнбогеном [20] была предложена следующая 
формула для расчета размера ЗЦПД:

	 r = 1/8π(ΔΚ/σ0.2)
2.
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Расчет, проведенный с  использованием 
данной формулы, показал, что для МСС, не 
упрочненных дисперсными выделениями, соот-
ношение между размером ЗЦПД и  размером 
мартенситного пакета в момент перегиба на диа-
грамме циклической трещиностойкости также 
достаточно хорошо выполняется (табл. 3).

В тех случаях, когда МСС 03Х11Н10М2Т 
была упрочнена дисперсными выделениями, 
это соотношение не выполнялось (см. табл.  3). 
При этом в  момент перегиба ДЦТ в  сечение 
ЗЦПД укладывалось менее одного пакета, и, чем 
выше был уровень сопротивления пластической 
деформации, тем меньшая часть пакета укла-
дывалась в  сечение ЗЦПД. Кроме того, было 
отмечено, что перегиб по своему характеру все-
гда оставался «острым», независимо от размера 
пакетов (см. рис. 4, режимы 1 и 2).

В связи с этим авторами высказано предпо-
ложение, что в  МСС с  дисперсными выделе-
ниями момент перегиба на ДЦТ определяется 
не соотношением размера пакета и  размера 
ЗЦПД, а длиной линии скольжения, в пределах 
которой укладывается определенное количе-
ство дисперсных выделений. В  данном случае 
длина линии скольжения и  является, по сути, 
размером ЗЦПД. Расчет, проведенный по фор-
муле Хорнбогена, показал, что в  момент пере-
гиба в  сечение ЗЦПД укладывается примерно 
одинаковое количество дисперсных выделений 
(см. табл. 3).

Таким образом, в  мартенситностареющей 
стали с  дисперсными выделениями переход от 

околопорогового участка к парисовскому, неза-
висимо от размера пакетов, происходит в  тот 
момент, когда в полосе скольжения, ограничен-
ной размером ЗЦПД, укладывается примерно 
80–100 дисперсных частиц.

В связи со всем вышесказанным, можно 
утверждать, что в мартенситностареющей стали 
с  дисперсными выделениями эффект повыше-
ния околопороговой ЦТ, связанный с  укруп-
нением элементов микроструктуры, отсутству-
ет, а  относительно небольшое повышение ЦТ 
в  околопороговой области следует связывать 
только с  эффектом закрытия трещины за счет 
большей шероховатости поверхности излома.

ВЫВОДЫ
1.  Снижение дисперсности некогерентных 

выделений в  процессе отпуска мартенситно-
стареющей стали 03Х11Н10М2Т (отп. 560°С → 
отп. 500°С → отп. 300°С + отп. 500°С) приводит 
к заметному снижению характеристик цикличе-
ской трещиностойкости во всем исследованном 
диапазоне изменения ∆Κ.

2.  Укрупнение элементов микроструктуры, 
независимо от режима последующего отпуска, 
приводит к  повышению характеристик цикли-
ческой трещиностойкости стали 03Х11Н10М2Т, 
во всем исследованном диапазоне измене-
ния ∆Κ. Наибольшие различия в скорости роста 
трещины при заданном значении ∆Κ наблюдали 
в низкоамплитудной области, причем, чем ниже 
уровень прочности МСС, тем больше эффект 

Таблица 3. Соотношение между размером зоны циклической пластической деформации и элементами микро-
структуры стали 03Х11Н10М2Т в точке перегиба диаграммы циклической трещиностойкости

Режим термообработки,
размер пакета

σ0.2,
МПа

∆Κп,
МПа м1/2

r*,
мкм r*/dп

λ,
нм r*/λ

Зак. 920°С + отп. 300°С, dп = 14.5 мкм 910 20 19.3 1.4 − −

Зак. 1200°С + отп. 300°С, dп = 36 мкм 900 33 54 1.5 − −

Зак. 920°С + отп. 500°С 1380 20 8.4 0.7 100 84

Зак. 1200°С + отп. 500°С 1350 23 11.6 0.32 110 105

Зак. 920°С + отп. 560°С 1000 20 16.0 − 170 94

Зак. 920°С + отп. 300°С + 500°С 1450 19 6.8 0.57 70 97

Зак. 1200°С + отп. 300°С + 500°С 1430 21 8.6 0.24 80 107

Примечание: r* − размер ЗЦПД в момент перегиба; dп − размер пакета; λ – межчастичное расстояние; r*/λ – 
количество частиц упрочняющей фазы, которое укладывается в сечение ЗЦПД в момент перегиба.
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повышения околопороговой циклической тре-
щиностойкости.

3.  Высокий уровень околопороговой цикли-
ческой трещиностойкости стали 03Х11Н10М2Т, 
с  крупнозернистой структурой без выделений 
объясняется, главным образом, увеличением 
числа циклов нагружения, необходимого для 
очередного микроскачка трещины, в связи с из-
менившимся соотношением между размером 
ЗЦПД и  размером элемента микроструктуры, 
внутри которого происходит «накачка» дислока-
ций.

Работа выполнена в  рамках государствен-
ного задания МИНОБРНАУКИ России (темы 
«Структура» г.р. № 122021000033-2 и «Давление» 
г.р. № 122021000032-5).

Авторы данной работы заявляют, что у  них 
нет конфликта интересов.
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CRACK RESISTANCE OF MARAGING STEEL AT CYCLIC LOADING
Yu. N. Simonov1, M. Yu. Simonov1, Yu. V. Kaletina2, and A. Yu. Kaletin2, *

1Perm National Research Polytechnic University, Perm, 614990 Russia
2Mikheev Institute of Metal Physics, Ural Branch, Russian Academy of Sciences, Ekaterinburg, 620108 Russia

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

The effect of the structure on the strength and crack resistance of maraging steel is studied at cyclic loading. 
The impact of dispersity of intermetallide precipitates formed during tempering on the cyclic crack resistance is 
considered. The paper discusses the variation in the characteristics of cyclic crack resistance of the studied steel 
depending on the elements of its microstructure and on the modes of quenching and ubsequent tempering. It 
is shown that in a maraging steel with a coarse-grained structure, there is a high level of near-threshold cyclic 
crack resistance, probably related with the ratio of the number of loading cycles and the size of the cyclic plastic 
deformation zone.

Keywords: maraging steel, grain, stack, intermetallide precipitates, strength, cyclic crack resistance, cyclic plastic 
deformation zone
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ВВЕДЕНИЕ
Магниевые сплавы – это наиболее легкие ме-

таллические материалы, которые могут успешно 
конкурировать со сплавами на основе алюми-
ния, а также имеют ряд преимуществ перед не-
металлическими композиционными материа-
лами. Поэтому для авиационной и космической 
отраслей магниевые сплавы являются перспек-
тивными материалами. Деформируемый сплав 
МА-14 является базовым для сплавов системы 
Mg–Zn–Zr и широко применяется в конструк-
циях отечественных летательных аппаратов 
[1–8].

Основными факторами, определяющими 
комплекс механических свойств магниевых 
сплавов, являются размеры зерен и  субзерен, 
а  также морфология, размеры и  характер рас-
пределения интерметаллидных частиц первич-
ных и вторичных фаз. Сплавы с мелкозернистой 
структурой (с  размером зерна менее 10  мкм) 
и  равномерно распределенными частицами 
вторых фаз, могут быть получены интенсивной 
пластической деформацией (ИПД) [9–15]. Для 
массивных заготовок наиболее просто и эффек-

тивно применяется всесторонняя изотермиче-
ская ковка [16]. Анализ структуры магниевого 
сплава МА‑14 после всесторонней изотермиче-
ской ковки (с  суммарной величиной деформа-
ции е~7.2) при температуре выше 300°С, соот-
ветствующей однофазной области на диаграмме 
состояния, показал, что такая обработка позво-
ляет сформировать в массивной заготовке мелко-
зернистую структуру с размером зерна ~7.0 мкм, 
долей высокоугловых границ до 90% и объемом 
рекристаллизованных зерен ~80% [17].

Успешные эксперименты по кручению под 
высоким давлением магния при комнатной тем-
пературе описаны в работах [9, 10]. Недостатком 
этого метода является невозможность его исполь-
зования для деформации объемных образцов.

В работах [11–15] авторы использовали метод 
поперечного выдавливания для деформации 
магния и  показали, что магниевые пластины, 
полученные в  результате реализации данного 
метода, могут быть прокатаны при комнатной 
температуре до фольг различной толщины.

В работах [18–22] в  результате фазового 
и  микроструктурного анализа установлено, что 
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в структуре сплава помимо магниевого твердого 
раствора наблюдаются интерметаллиды разного 
состава: частицы первичной фазы Zr3Zn2, части-
цы, входящие в состав псевдоэвтектики, Mg2Zn3 
и частицы фазы Лавеса ZrZn2. После гомогени-
зации сплава по границам зерен формируется 
сетка из высокодисперсных частиц фазы Лавеса 
ZrZn2 и  более крупных частиц псевдоэвтекти-
ки Mg2Zn3. Первичная фаза Zr3Zn2 выделяется 
в виде крупных призматических частиц, распо-
лагаясь по границам и  внутри зерен, но вслед-
ствие малого содержания не оказывает замет-
ного влияния на механические свойства сплава 
[19, 20]. Горячая деформация не влияет на раз-
мер и  форму частиц первичной фазы Zr3Zn2. 
Высокодисперсные частицы фазы Лавеса в  ре-
зультате деформации и старения практически не 
претерпевают изменений и  активно участвуют 
в упрочнении сплава. В местах скопления цир-
кония и  цинка фаза Лавеса ZrZn2 выделяется 
в виде непрерывных цепочек, по которым обра-
зуются трещины [21, 22].

С учетом современных требований промыш-
ленности для расширения внедрения материа-
лов на магниевой основе необходимо освоение 
новых эффективных технологий ИПД, напри-
мер, с помощью ударных волн.

В работах [23, 24] подробно изучено влияние 
характеристик ударно-волнового воздействия 
на закономерности откольных явлений и высо-
коскоростной деформации оболочек из стали 
и меди.

Удобными модельными материалами для 
изучения особенностей деформирования под 
действием сжимающих ударно-волновых на-
грузок являются алюминиевые сплавы [25–27]. 
В  частности, на примере изучения эволюции 
структуры цилиндрических оболочек из сплавов 
АМц (Al–Mn) и  Д16 (Al–Cu–Mg), нагружен-
ных методом скользящей детонации, показана 
связь между длительностью импульса ударной 
волны и  реологией схождения оболочек [25]. 
Обнаружена зависимость полноты схождения 
под действием инерционного высокоскорост-
ного сжатия и  чередования сформировавшихся 
структурных зон от состава сплава и  его меха-
нических свойств. Например, при одинаковых 
условиях нагружения в оболочке из сплава Д16 
формируются множественные отколы, она не 
сохраняет свою форму и  разлетается на фраг-
менты, а  оболочка из сплава АМц равномерно 
схлопывается в  цилиндр. В  [26] рассмотрены 
условия формирования отколов в тонкостенной 

оболочке из сплава АМг6 (Al–Mg), нагруженной 
методом скользящей детонации, в  зависимости 
от интенсивности детонационной волны. Обна-
ружены морфологические и  размерные отли-
чия структурных составляющих в зонах откола. 
В [27] рассмотрено деформационное поведение 
толстостенных полых цилиндрических оболочек 
из сплава АМг6. Определены условия формиро-
вания откольных внутренних слоев. Проведено 
рентгенографирование динамики процессов де-
формирования оболочек в  разные промежутки 
времени. Определены скорости движения на-
ружных и внутренних слоев оболочек и скорости 
их деформации при разном количестве взрывча-
того вещества (ВВ). Показано, что в  процессе 
ударно-волнового сжатия происходит форми-
рование дисперсной структуры сплавов с повы-
шенным уровнем механических характеристик.

Учитывая перспективное использование 
магниевых сплавов в  условиях экстремальных 
воздействий, становится актуальным изучение 
деформационного поведения этих материалов 
в условиях ударно-волновых нагрузок.

Цель данной работы  – исследование зако-
номерностей структурообразования в  сплаве 
МА‑14, нагруженном методом скользящей дето-
нации, и  изучение динамики схождения полой 
цилиндрической оболочки из этого сплава.

МАТЕРИАЛ И МЕТОДИКА 
ЭКСПЕРИМЕНТА

Цилиндрическую оболочку из промышлен-
ного деформируемого магниевого сплава МА-14 
(химический состав сплава (мас.%) (Mg  93%  – 
Zn 5–6% – Zr 0.3–0.9%) ГОСТ 14957–76) с внеш-
ним диаметром 130 мм, толщиной стенки 25 мм 
и  длиной 350  мм нагружали методом скользя-
щей детонации равномерно расположенного на 
наружной поверхности оболочки накладного 
ВВ толщиной 10  мм. Процесс схождения обо-
лочки исследовали рентгеновской методикой 
на комплексе 2БИМ 234.300М. Регистрировали 
форму и  положение летящей цилиндрической 
оболочки в  два момента времени  – τ1 =52 мкс 
и  τ2= 75 мкс. Рентгенографирование сохранив-
шегося образца проведено с помощью бетатрона 
МИБ 7.5.

Структурные исследования на поперечных 
сечениях оболочки выполнены с помощью све-
тового микроскопа (ОМ) «Neophot-32». Иссле-
дования тонкой структуры и локальный микро-
анализ проводили на сканирующих электронных 
микроскопах (СЭМ) QUANTA-200  с  пристав-
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кой для энергодисперсионного анализа (EDS) 
и Tescan MIRA с приставкой для EBSD-анализа.

Вырезанные из оболочки образцы шлифо-
вали на шлифовальной бумаге с различной зер-
нистостью, от P80 до P2500. Далее проводили 
полировку на водном растворе окиси хрома 
и  коллоидной кремниевой суспензии. Про-
мывку образцов осуществляли этиловым спир-
том. Для металлографического анализа образцы 
подвергали химическому травлению в  5%-ном 
спиртовом растворе HNO3, а  для исследования 
тонкой структуры на сканирующем электрон-
ном микроскопе проводили электрополировку 
в 10%-ном спиртовом растворе HNO3.

Аттестацию свойств сохраненной после на-
гружения оболочки и исходного образца (прут-
ка) проводили путем измерения микротвердости 
основы сплава (Mg-твердого раствора) на при-
боре «ПМТ-3» при нагрузке 0.2–0.5 H (погреш-
ность не превышала 5%).

РЕЗУЛЬТАТЫ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ
Рентгенографические изображения оболочки 

в  разные моменты времени взрывного экспе-

римента (τ1=52 мкс и  τ2=75 мкс) показаны на 
рис.  1а–в. В  результате обмера рентгенограмм 
получены экспериментальные данные о переме-
щении наружных и внутренних границ Rнго и Rвго 
оболочки относительно ее оси, охватывающие 
временной интервал ∆τ = 23 мкс. Значения Rнго 
и Rвго оболочки в моменты времени τ1 и τ2 при-
ведены в таблице. На графике (рис. 1г) показаны 
изменения внутренних и  наружных границ по 
длине оболочки (L) при τ1=52 мкс.

Если предположить, что оболочка по радиусу 
сходится симметрично, то, зная, как меняются 
значения Rвго по мере ее схождения, можно по-
считать истинную деформацию (e) на разных ра-
диусах от наружной поверхности оболочки к ее 
центру (оси):

	 e= ln(r0 /Rвго),

где r0 – начальный внутренний радиус.
Например, вблизи внутренней поверхности 

оболочки, на расстоянии 39.48 мм от оси, истин-
ная радиальная деформация e  = 0.28, а  на рас-
стоянии 0.11 мм от оси e =6.16.

Рис. 1. Рентгенографическое изображение оболочки в разные моменты времени: (а) τ1=52 мкс; (б) τ2=75 мкс; (в) после 
опыта; (г) экспериментальные значения R для НГО и ВГО (при τ1=52 мкс).
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Данные расчеты показали, что слои оболоч-
ки, расположенные на разном расстоянии от 
ее оси, претерпевают деформацию, отличаю-
щуюся больше, чем на порядок. На расстоянии 
14.5  мм от оси оболочки e=1, т.е. все слои на 
Rвго <14.5 мм подвергаются интенсивной пласти-
ческой деформации. В  момент времени τ1 обо-
лочка на длине L=180 мм схлопывается, а через 
23 мкс разлетается, сохранив форму цилиндра.

Итак, оценивая сценарий схождения обо-
лочки по рентгеновским данным, можно пред-
положить, что в момент выхода ударной волны 
на внутренней границе оболочки реализуется 
откольное расслоение внутреннего слоя, а после 
схождения откольный слой разлетается, образуя 
полость вокруг оси оболочки. Как показано по 
результатам структурных исследований, опи-
санным далее, в  процессе схлопывания вну-
тренние слои оболочки претерпевают плавле-
ние. В  результате массопереноса значительная 
часть расплава скапливается в  нижнем торце 
оболочки и там кристаллизуется, при этом теря-
ется ~38% массы оболочки, что соответствует 
толщине ~11  мм внутреннего слоя остановив-
шейся оболочки. Сравнение отношения m/L до 
и после опыта (14.60 и 9.05 г/мм соответственно) 

показывает потерю массы оболочки в процессе 
схождения. На рис. 1в показана рентгенограмма 
сохраненной оболочки, на которой четко видно 
центральную полость и зону закристаллизовав-
шегося металла в нижнем торце.

После опыта сохраненная оболочка была раз-
резана перпендикулярно оси на несколько ча-
стей. Структурные исследования выполнены на 
поперечных сечениях, расположенных у  верх-
него (L=40 мм) и у нижнего (L=260 мм) торцов 
оболочки, соответственно сечение I и сечение II 
(указаны стрелками на рис. 2а).

Чтобы оценить устойчивость и  равномер-
ность схождения и  разлета оболочки вдоль оси 
были измерены наружные Rнго* и  внутренние 
Rвго* границы сохраненной оболочки в  сече-
ниях  I  и II. Результаты измерений приведены 
в  таблице. Из этих данных следует, что разме-
ры сохраненной оболочки по длине меняются, 
причем к концу она становится шире, т.е. из-за 
неустойчивого течения материала в  осевом на-
правлении оболочка после схлопывания частич-
но расходится.

На рис.  2а показаны внешняя поверхность 
сохраненной оболочки и  расположение попе-
речных сечений I  и II. Внешняя поверхность 

Таблица. 1. Положение наружных и внутренних границ относительно оси оболочки в разные моменты времени

Сечения по длине 
оболочки, мм

τ1=52 мкс τ2=75 мкс После опыта
Rнго, мм Rвго, мм Rнго, мм Rвго, мм Rнго*, мм Rвго*, мм

40 63.16 39.48 58.86 – 52.80 34.45
180 58.75 0.11 55.68 – – –
260 58.70 0.11 53.20 – 56.58 37.75

Рис. 2. Внешний вид оболочки (а) и поперечные сечения I (б) и II (в).
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оболочки шероховатая, с большим количеством 
сдвиговых полос и  трещин, возрастающим на 
конечном этапе схождения. К  концу оболочки 
дефектность растет, и часть трещин выходит на 
внутреннюю поверхность оболочки.

На рис. 2б, в в сравнении показаны попереч-
ные сечения I и II, на которых отчетливо видны 
поры, откольные трещины и сколы, образовав-
шиеся в  результате взаимодействия ударных 
волн с  волнами разгрузки и  высокоскоростной 
деформации при инерционном схождении. Об-
ращает на себя внимание присутствие фрагмен-
тов треугольной формы, ориентированных в ос-
новном по радиусу, количество которых больше 
в сечении II. Их образование происходит на ста-
дии инерционного схождения. Появление таких 
зон локализованной деформации было отмечено 
ранее при схождении оболочек из сплавов АМг6 
и  Д16 [25–27]. Кроме того, на рис.  2в можно 
видеть эффекты, связанные с  действием удар-
ных волн, а  именно, цепочку микропор вдоль 
окружности, слияние которых может приводить 
к  образованию микротрещин и  формированию 
откола.

При изучении наружных и внутренних слоев 
сохраненной оболочки было рассмотрено изме-
нение микроструктуры по радиусу и  проведено 
сравнение со структурой исходного образца 
(прутка из сплава МА-14), из которого изготов-
лена оболочка.

На рис.  3а показана микроструктура прутка, 
состоящая из чередующихся участков крупных 
и  мелких зерен, размер которых отличается на 
порядок (90 и 9 мкм соответственно). Такая би-
модальная структура, которая получила назва-
ние структуры типа “ожерелье”, типична для 
деформированных полуфабрикатов из Mg-спла-
вов. Ее формирование обусловлено неоднород-
ным характером деформации, присущим мате-
риалам с ГПУ-решеткой, и неравномерному по 
объему протеканию процессов фрагментации 
и  динамической рекристаллизации [7, 8]. Дан-
ные СЭМ и  локальный рентгеноспектральный 
анализ показали, что помимо твердого раствора 
на основе магния в структуре находятся первич-
ная интерметаллическая фаза Mg2Zn3, размером 
0.5–1  мкм, расположенная в  основном по гра-
ницам зерен (рис. 3б), а также единичные нано-

Рис. 3. Структура исходного образца из сплава МА-14: (а) зерна Mg-твердого раствора (ОМ); (б) интерметаллиды (СЭМ); 
(в) карта распределения элементов.
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размерные интерметаллиды Zr и  Zn (рис.  3в). 
Их форма и  размер соответствуют фазе Лавеса 
ZrZn2 [18].

Анализируя эволюцию микроструктуры по 
радиусу оболочки в разных сечениях, было уста-
новлено, что в направлении от наружной части 
оболочки к  внутренней наблюдается чередова-
ние зон, отличающихся фазовым составом, мор-
фологией и размерами структурных составляю-
щих. Это две зоны деформированной структуры 
и зона литой структуры в центре оболочки. Пер-
вая зона деформированной структуры состоит из 
вытянутых вдоль радиуса разноразмерных зерен 
(рис. 4а), на фоне которых встречаются крупные 
разветвленные откольные трещины (рис.  4б). 
Вторая деформированная зона, расположенная 
ближе к  центру оболочки, образована зернами 
веерной морфологии (рис. 4в). В этой зоне четко 
проявляются имеющие место при инерционном 
схождении эффекты локализации деформации 
в виде частично или полностью залеченных ми-
кротрещин (рис.  4г). Размеры деформирован-
ных зон составляют 11 и 17 мм для II и I сечений 
оболочки соответственно. Согласно данным оп-
тической металлографии, в  деформированной 
структуре оболочки сохраняются крупные зерна 

размером ~ 100 мкм, а основной объем занимает 
более мелкая динамически рекристаллизован-
ная структура. Детальное исследование морфо-
логических и  размерных особенностей микро-
структуры были проведены методом СЭМ.

По данным EBSD-анализа, рекристаллизо-
ванная структура в  сечениях I  и II имеет неко-
торое различие. Наиболее типичные струк-
туры в сечениях I и II показаны на рис. 5а и 6а. 
В  сечении I  средний размер зерен-субзерен 
5.0±1.5 мкм, при этом разница между наимень-
шим и наибольшим размерами незначительна ~ 
3.8–9.8  мкм (рис.  5б). Основную долю 90% со-
ставляют большеугловые границы (рис. 5в).

Как показывает рис. 6б, в сечение II процесс 
трансформации структуры протекает более не-
однородно. При среднем размере зерен-субзерен 
1.9±2.8  мкм минимальное значение составляет 
0.3  мкм, а  максимальное  – 23.1  мкм. Согласно 
спектру разориентировок границ зерен доля 
малоугловых границ возрастает до 30% (рис. 6в). 
Малоугловые границы располагаются преиму-
щественно в более крупных зернах и образуются 
в  процессе их фрагментации, формируя вну-
треннюю субструктуру.

Рис. 4. Структура деформированной зоны: (а) волокнистая структура (СЭМ); (б) магистральные разветвленные трещины 
(СЭМ); (в, г) частично или полностью залеченные микротрещины (ОМ).
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Известно о  существовании двух механизмов 
деформации магния и  его сплавов при ИПД  – 
дислокационное скольжение и  двойникование 
[7, 16, 17]. При EBSD-анализе в спектре границ 
зерен деформированной структуры оболочки 
максимумы, соответствующие двойниковым 
границам, не обнаружены, следовательно, мож-
но предположить, что основным механизмом 

деформации при ударно-волновом нагружении 
было дислокационное скольжение.

Фазовый состав материала в зонах деформи-
рованной структуры соответствует исходному, 
т.е. наряду с  твердым раствором на основе Mg 
присутствуют интерметаллиды состава Mg2Zn3 
и ZrZn2. Важно указать, что в процессе высоко-
скоростной деформации при схождении оболоч-

Рис. 5. Результаты EBSD-анализа (сечение I): а – ориента-
ционная карта микроструктуры; б – спектры размеров зе-
рен-субзерен; в – спектры разориентировок границ зерен.
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Рис. 6. Результаты EBSD-анализа (сечение II): а – ориента-
ционная карта микроструктуры; б – спектры размеров зе-
рен-субзерен; в – спектры разориентировок границ зерен.
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ки неравномерность объемного распределения 
частиц этих фаз усиливается, что, в  свою оче-
редь, может являться дополнительной причиной 
повышения степени неоднородности зеренной 
структуры. Подобный эффект был зафиксиро-
ван в структуре сплава МА-14 после всесторон-
ней изотермической ковки и прокатки [7].

Обнаруженные особенности структуро-
образования неоднократно наблюдались при 
исследовании схождения оболочек на основе 
Al сплавов и были описаны ранее [25–27]. Так, 
магистральные трещины возникают в  резуль-
тате слияния пор и  микротрещин, образовав-
шихся в  результате действия ударных волн. 
При высокоскоростной деформации в процессе 
инерционного схождения трещины частично 
залечиваются. Образование зон локализованной 
деформации со структурой отличной от окру-
жающей их структуры наблюдается вследствие 
неоднородности деформации при инерционном 
схождении.

Особый интерес представляет структурная 
зона, образовавшаяся в самом центре оболочки. 
Морфология зерен, их размеры и большое коли-
чество пор свидетельствуют о том, что они были 
сформированы в результате кристаллизации рас-
плава в  условиях высоких температур. Граница 
между деформированной и  литой структурами 
показана стрелкой на рис. 7а. Вероятно, в про-
цессе схождения наблюдалось явление кумуля-
ции, что и привело к резкому повышению тем-
пературы выше температуры плавления сплава 
МА-14 (650°С). Ширина зоны расплава разная 
по длине сохраненной оболочки. В сечении I она 
узкая ≤ 1 мм, а в сечении II – ее ширина дости-
гает на некоторых участках 8  мм. Это связано 
с  тем, что при схлопывании оболочки расплав 
«стекает» вдоль оси, а  затем кристаллизуется 
в нижней части оболочки. По этой причине в се-
чении II выявляются области литой структуры, 
отличающиеся теплофизическими условиями 

кристаллизации расплава (рис.  7б, указано 
стрелкой). Наличие большого количества пор 
в  области, примыкающей к  деформированной 
зоне, свидетельствуют о сильном перегреве рас-
плава вплоть до его «кипения», а формирование 
дисперсной литой структуры с  размером зерна 
30–10 мкм, говорит о достаточно высоких ско-
ростях кристаллизации расплава. На рис.  7в 
показана литая структура на внутренней поверх-
ности в сечении II, с меньшим количеством пор 
и  границами зерен, экранированными интер-
металлидами Mg2Zn3 и ZrZn2 размером 1–5 мкм. 
По данным EDS-анализа, в этой области литой 
структуры формируется большое количество 
интерметаллидов ZrZn2 (рис. 8). Их расположе-
ние в  виде строчек вызывает растрескивание 
материала и  появление микротрещин (рис.  7г). 
Формирование частиц этой фазы происходит 
при гомогенизации слитков [18] и при техноло-
гических нагревах деформированных полуфаб-
рикатов (прутков и штамповок [21]).

Степень упрочнения сплава в процессе удар-
но-волнового воздействия оценивали по резуль-
татам измерения микротвердости вдоль четырех 
радиусов, в направлении от поверхности к цен-
тру оболочки, с шагом 1 мм. На рис. 9а, б пока-
заны графики усредненных значений Hv в сече-
ниях I и II в сравнении с Hv исходного прутка. 
Согласно дюраметрическим данным, микро-
твердость сплава в сечении I и Hv исходного об-
разца совпадают (Hv=720 МПа), а  в  сечении  II 
микротвердость выше и  достигает значений 
Hv=850–940 МПа. Таким образом, наклеп мате-
риала по высоте оболочки меняется и достигает 
∆Hv=130–220 МПа в  сечении, расположенном 
вблизи ее нижнего торца. Эти результаты под-
тверждают данные структурных исследований 
о  том, что вдоль оси оболочка сходится нерав-
номерно, и  напряженное состояние материала 
возрастает по мере ее схлопывания, т.е. в сече-
нии II. Согласно данным EBSD-анализа, основ-

Рис. 7. Структура центральной части оболочки в сечении II: (а) граница деформированной и литой структуры; (б) разные 
области литой структуры; (в) интерметаллидная фаза по границам зерен; (г) микротрещины.
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ной вклад в величину деформационного упроч-
нения вносят структурная (дислокационная) 
и  зернограничная составляющие. Структурное 
упрочнение обусловлено формированием мало-
угловых границ и образованием субзерен, а зер-

нограничное связано с измельчением структуры. 
Необходимо добавить, что при ударно-волно-
вом нагружении важную роль играют тепловые 
процессы, которые также влияют на величину 
упрочнения. Так как при схождении оболочка 
разогревается, то происходит конкуренция про-
цессов полигонизации и  динамического воз-
врата. Кроме того, на характеристики структуры 
и  микротвердость может влиять перераспреде-
ление температуры материала после остановки 
оболочки. Таким образом, зафиксированные 
в  сохраненной оболочке значения микротвер-
дости косвенно отражают совокупность всех 
деформационно-термических процессов, про-
исходящих при схождении.

ВЫВОДЫ

1.  На основании рентгенографических дан-
ных проанализирован сценарий схождения обо-
лочки из магниевого сплава МА-14. Установле-
но, что в процессе схождения, в момент выхода 
ударной волны на внутреннею границу оболоч-
ки, реализуется откольное расслоение внутрен-
него слоя, который после схождения к оси раз-
летается, образуя вдоль нее полость. Получены 
данные о перемещении наружных и внутренних 
границ оболочки относительно ее оси и посчи-
тана истинная радиальная деформация. Показа-
но, что в момент полного схлопывания оболочка 
испытывает интенсивную пластическую дефор-
мацию с e=6.16.

2.  Изучена эволюция структуры по радиу-
су оболочки и  показано, что в  наружных слоях 
оболочки формируется деформированная бимо-
дальная структура, состоящая из фрагментиро-
ванных и  рекристаллизованных зерен. Обна-
ружены эффекты локализации деформации, 

Рис. 8. Карты распределения элементов в зоне плавления.

25 ˜°˜

Zn Kα1 Zr Lα1

Рис. 9. Усредненные значения микротвердости сплава 
в поперечных сечениях I и II оболочки, измеренные от на-
ружной поверхности к центру: (а) сечение I; (б) сечение II. 
Линия  – микротвердость сплава в  исходном состоянии 
(пруток).
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проявляющиеся в формировании частично или 
полностью залеченных откольных трещин.

3.  В центральных слоях оболочки находится 
зона литой структуры с порами и зернами, гра-
ницы которых экранированы интерметаллид-
ными фазами Mg2Zn3 и  ZrZn2. Появление зон 
плавления с  последующей кристаллизацией 
расплава обусловлено кумуляцией, приводящей 
к росту температуры выше температуры плавле-
ния сплава МА-14 (650°С).

4.  Проведено сравнение микротвердости 
материала в  двух сечениях оболочки, распо-
ложенных на разном расстоянии от начала ини-
циирования ВВ. Показано, что микротвердость 
в  сечении II, расположенном около нижнего 
торца оболочки (L=260 мм), превышает микро-
твердость в  сечении I  оболочки (L= 40  мм) на 
130–220 МПа. Отличие микротвердости сплава 
вдоль оси оболочки обусловлено ее неравномер-
ной деформацией при инерционном схождении.

Работа выполнена в  рамках государствен-
ного задания МИНОБРНАУКИ России (тема 
«Структура», №  122021000033-2). Электронно-
микроскопические исследования проведены 
в ЦКП «Испытательный центр нанотехнологий 
и перспективных материалов» ИФМ УрО РАН.

Авторы данной работы заявляют, что у них нет 
конфликта интересов.
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STRUCTURAL STUDIES AND CONVERGENCE SCENARIO 
FOR A SHELL MADE OF Mg–Zn–Zr MAGNESIUM ALLOY

I. G. Shirinkina1, *, I. G. Brodova1, V. V. Astafjev1, S. M. Dolgih2, K. V. Gaan2, and V. V. Novoselov2
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The paper considers the deformation behavior of a cylindrical shell made of industrial wrought magnesium alloy 
MA-14 (Mg 93 wt %–Zn 5–6 wt %–Zr 0.3–0.9 wt %) loaded by a method of sliding detonation of a laid-on 
explosive uniformly placed on the outer surface of the shell. The convergence scenario of the magnesium alloy 
shell is analyzed on the basis of the X-ray data. The methods of optical and scanning electron microscopy are 
used to investigate the evolution of the structure at high-rate deformation. The hardness is measured along 
a radius and over the length of the shell.

Keywords: magnesium alloy, shells, shock wave, scanning electron microscopy, microhardness, hardening, 
X-ray imaging




