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Проведен анализ фазового состава сплавов системы Al–Cu–Ca–Mn, содержащих 6%Cu, 2%Mn 
и до 4% Ca (маc.%). Предложено строение фазовой диаграммы в области алюминиевого угла, 
согласно которой в твердом состоянии возможно наличие пяти четырехфазных областей с уча-
стием твердого раствора на основе алюминия (Al) и различных интерметаллидов. Для разра-
ботки жаропрочных сплавов нового поколения предлагается в качестве основы композиция 
Al–6%Cu–1%Ca–2%Mn. При таких концентрациях легирующих элементов возможно сочетание 
алюминиевой матрицы, содержащей дисперсоиды Al20Cu2Mn3, и эвтектики (Al)+Al27Ca3Cu7, ха-
рактеризующейся тонким строением.

Ключевые слова: алюминиевые сплавы, система Al–Cu–Mn–Ca, фазовый состав, эвтектика
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ВВЕДЕНИЕ
Алюминиевые сплавы – это обширный класс 

материалов, спрос на которые не угасает благо-
даря их специфическим технологическим свой-
ствам [1–5]. Использование алюминиевых спла-
вов растет с каждым годом, в частности, одна из 
сфер применения – двигатель внутреннего сго-
рания (ДВС). Для поршней ДВС одним из ос-
новных требований, определяющих условия их 
работы, является высокая жаропрочность, чего, 
однако, недостает марочным сплавам. В каче-
стве примера марочных жаропрочных сплавов, 
используемых для изготовления поршней ДВС 
в нынешнее время, можно привести силумины, 
легированные никелем [6–14]. Анализ их фа-
зового состава и структуры позволяет сделать 
вывод, что значительное повышение их жаро-
прочности маловероятно. В значительной мере 
это обусловлено тем, что алюминиевая матрица 
силуминов не содержит переходные металлы (в 
частности, Mn, Cr, Zr), а температура солидуса 

не превышает 505–530°С [6]. Из этого вытекает 
необходимость поиска альтернативных систем 
легирования, позволяющих создавать сплавы, 
обладающие структурой с термостойкой матри-
цей и высоким солидусом.

В работах [15–17] приведено обоснование 
принципиальной возможности создания высо-
котехнологичных деформируемых алюминиевых 
сплавов нового поколения на основе системы 
Al–Cu–Mn с повышенной прочностью и термо-
стойкостью (до 400°С). Такое сочетание дости-
гается наличием в структуре дисперсоидов фазы 
Al20Cu2Mn3 в количестве 7–8 об.%. Технология 
получения таких сплавов не требует операций го-
могенизации (для слитков) и закалки (для дефор-
мированных полуфабрикатов). По совокупности 
расчетных и экспериментальных данных были 
обоснованы концентрации меди (1.5–2 мас.%) и 
марганца (1.5–2 мас.%), которые позволяют реа-
лизовать наилучшее сочетание технологичности 
и физико-механических свойств. 

mailto:kovalev-andrey-i@mail.ru
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Для повышения высокотемпературных 
свойств сплавов системы Al–Cu–Mn целесо-
образно рассмотреть возможность их допол-
нительного легирования добавкой эвтектико-
образующего элемента. В последнее время для 
создания жаропрочных алюминиевых сплавов 
в качестве альтернативы силуминам многие ис-
следователи рассматривают сплавы с добавкой 
церия (в количестве до 12 маc.%), а также других 
РЗМ [18–21]. Церий образует не только двойной 
алюминид Al11Ce3, но и более сложные фазы, в 
частности, с медью и марганцем. Однако церий 
относительно дорогой металл, что является его 
существенным недостатком. Согласно работам 
[22–25], в качестве альтернативы церию целесо-
образно рассмотреть кальций, который образу-
ет в алюминиевых сплавах схожие фазы, но при 
этом дешевле церия. Таким образом, систему 
Al–Cu–Mn–Ca можно считать перспективной 
для создания на ее основе жаропрочных алюми-
ниевых сплавов нового поколения. Поскольку 
в литературе отсутствуют сведения о строении 
данной четверной системы, требуется ее экспе-
риментальное изучение. Согласно предыдущим 
публикациям по диаграммам Al–Cu–Ca и Al–
Mn–Ca, кальций (как и церий) образует трой-
ные соединения как с медью [26], так и с мар-
ганцем [27]. Это предполагает сложное строение 
рассматриваемой четверной системы с большим 
количеством фазовых областей и реакций кри-
сталлизации.

Исходя из вышесказанного, цель данной рабо-
ты заключалась в экспериментальном изучении 
фазовой диаграммы системы Al–Cu–Mn–Ca и 
обосновании перспективного концентрацион-
ного диапазона для разработки жаропрочных 
алюминиевых сплавов.

МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА

Объектами исследования были 6 экспери-
ментальных сплавов, содержащих 6%Cu, 2%Mn 
и переменную концентрацию кальция от 0 до 

4% (табл. 1, здесь и далее концентрация элемен-
тов приведена в мас.%). Данные сплавы готови-
ли на основе первичного алюминия марки А99 
(ГОСТ 11069–2001). Медь марки М1 (ГОСТ 859–
2001) вводили в чистом виде, а марганец и каль-
ций в виде лигатур Al–20% Mn и Al–10% Ca 
соответственно (ГОСТ 53777–2010). Плавку 
проводили в электрической печи сопротивле-
ния GRAFICARBO в графитошамотном тигле. 
Плоские слитки экспериментальных сплавов 
с размерами 15×30×180 мм получали литьем в 
графитовую изложницу (скорость охлаждения 
составляла около 20 К/с). Фактический хими-
ческий состав экспериментальных сплавов, ко-
торый определяли методом спектрального ана-
лиза, был достаточно близок к номинальному. 
Слитки экспериментальных сплавов изучали 
как в литом состоянии, так и после отжига при 
540°С и 580°С (кроме сплавов 0Ca и 0.5Ca) в те-
чение 6 часов. Отжиг проводили в муфельной 
электропечи SNOL 8.2/1100. Термический ана-
лиз (методом дифференциальной сканирующей 
калориметрии – ДСК) проводили на приборе 
синхронного термического анализа STA 449 F1  
Jupiter при скорости нагрева и охлаждения  
2 К/мин, помещая навеску образца (отожженно-
го при 540°С) в корундовый тигель.

Микроструктуру литых образцов изучали на 
электронном сканирующем микроскопе (СЭМ) 
TESCAN VEGA 3, укомплектованном энерго-
дисперсионной приставкой-микроанализато-
ром OXFORD и программным обеспечением 
Aztec для микрорентгеноспектрального анализа 
(МРСА). 

РЕЗУЛЬТАТЫ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ

Микроструктура литых сплавов

В структуре базового сплава 0Ca, как и следо-
вало ожидать, значительная часть меди связана в 
эвтектические включения фазы Al2Cu, которые 
в виде прожилок располагаются по границам 

Таблица 1. Номинальный химический состав экспериментальных сплавов и результаты ДСК

Обозначение сплава
Концентрации, мас.% Результаты ДСК (T, °С)

Cu Mn Ca Al TL
1 TNS

1 TS
2

0Ca 6 2 0

Основа

639.1 539.5 545.5

0.5Ca 6 2 0.5 638.0 539.7 587.0

1Ca 6 2 1 634.8 537.5 614.3

2Ca 6 2 2 648.9 – 616.8

3Ca 6 2 3 658.6 – 616.8

4Ca 6 2 4 676.6 – 616.8
1 TL – ликвидус, TNS – неравновесный солидус (по кривой охлаждения); 2 TS – равновесный солидус (по кривой нагрева).
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дендритных ячеек алюминиевого твердого рас-
твора – (Al) (рис. 1а). При этом марганец пол-
ностью растворен в (Al), а концентрация меди в 
твердом растворе не превышает 2%. Добавление 
0.5%Ca мало сказывается на растворимости Cu 
и Mn в (Al), а количество эвтектических включе-
ний увеличивается, поскольку кальций практи-
чески не растворим в (Al). 

Принимая во внимание данные ДСК (табл. 1) 
и строение диаграммы Al–Ca–Cu [26, 28] и со-
гласно качественному анализу состава эвтекти-
ки, она может быть идентифицирована как (Al)+ 
Al8CaCu4+Al2Cu. В сплавах с большим содержа-
нием кальция концентрация Mn в (Al) практиче-
ски не меняется, оставаясь в пределах 1.4–1.7% 
(рис. 2). Однако концентрация Cu в (Al) суще-
ственно снижается и в сплаве 4Ca составляет 
всего 0.53%. 

Еще более заметное влияние оказывает каль-
ций на микроструктуру. Если в сплаве 1Ca она 
доэвтектическая (рис. 1в), то в сплавах 2Ca, 3Ca 
и 4Ca – заэвтектическая (рис. 1г–е). В послед-
них присутствуют первичные кристаллы ком-
пактной формы, которые, согласно картам рас-
пределения элементов, содержат не только медь 
и кальций, но и марганец (рис. 3). По данным 
количественного анализа состав этих кристал-

лов во всех трех сплавах практически одинаков 
(табл. 2). Поскольку концентрация кальция со-
ответствует соединению Al27Ca3Cu7 (34.4%Cu,  
9.3%Ca), то наличие марганца в кристаллах мож-
но связать с тем, что этот элемент частично за-
мещает атомы меди и алюминия в кристалли-
ческой решетке этого соединения. Последняя, 
по данным [26], является кубической и отно-
сится к пространственной группе Pm3m с пери-
одом решетки ~8.514 Å. Следуя вышесказанно-

(а) (б) (в) (г)

(д) (е) (ж) (з)

Al Cu + (Al)2

(Al)

(Al)

Al Ca Cu  + (Al)27 3 7 (Al)

Al Ca Cu  + (Al,Cu) Ca + (Al)27 3 7 4

(Al)

Al Ca Cu27 3 7

Al Ca Cu  + (Al)27 3 7

50 мкм 50 мкм 50 мкм 50 мкм

50 мкм 50 мкм 50 мкм 50 мкм

(Al)

Al Ca Cu  + (Al,Cu)27 3 7 4

Al Ca Cu27 3 7

Al Ca Cu  + (Al)27 3 7

(Al)(Al)

Al Ca Cu  + (Al,Cu) Ca + (Al)27 3 7 4

Al Ca Cu27 3 7

Al Ca Cu  + (Al)27 3 7

Ca + (Al)

Al Cu + Al CaCu  + (Al)2 8 4

Рис. 1. Микроструктура экспериментальных сплавов в литом состоянии, СЭМ: (а) 0Ca; (б) 0.5Ca; (в) 1Ca; (г) 2Ca;  
(д–е) 3Ca; (ж–з) 4Ca. 
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Рис. 2. Влияние содержания кальция в сплавах системы 
Al–Cu–Ca–Mn (при 6%Cu и 2%Mn) на концентрации 
меди и марганца в алюминиевом твердом растворе в ли-
том состоянии.
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му, формулу данной фазы можно записать как  
(Al, Mn)27Ca3(Cu, Mn)7.

В сплаве 1Ca эвтектика, которая по данным 
МРСА идентифицируется как (Al)+Al27Ca3Cu7, 
составляет примерно половину площади ми-
крофотографии (рис. 1в). Следует отметить ее 
тонкое строение, что благоприятно для меха-
нических свойств. В микроструктуре сплавов с 
большим содержанием кальция появляется еще 
одна эвтектика, более дисперсная чем первая 
(рис. 1г–е, рис. 3). По данным МРСА (см. табл. 2) 
ее состав одинаков во всех трех сплавах (немно-
гим более 7%Ca, 2%Cu и 1%Mn). С учетом ра-
боты [26] эта эвтектика может быть идентифи-
цирована как (Al)+ Al27Ca3Cu7+(Al,Cu)4Ca. При 
этом ее количество увеличивается с ростом со-
держания кальция в сплаве. 

Микроструктура отожженных сплавов

В базовом сплаве 0Ca отжиг при 540°С при-
вел к формированию структуры, отвечающей 
равновесному состоянию, согласно диаграмме  
Al–Cu–Mn [16]. Большая часть меди раство-
рилась в (Al) (осталось небольшое количество 

эвтектических включений фазы Al2Cu), а дис-
персоиды Al20Cu2Mn3, наоборот, выделились из 
(Al). Такие же изменения произошли и в сплаве 
0.5Ca. Поскольку температура отжига была вы-
сокой, то и размер образовавшихся дисперсои-
дов достаточно велик (около 1 мкм), чтобы их 
выявлять методом СЭМ (рис. 4а). 

В сплаве 1Ca, содержащем значительное ко-
личество эвтектики (Al)+Al27Ca3Cu7, эти диспер-
соиды также четко выявляются (рис. 4б). При 
этом частицы фазы Al27Ca3Cu7 не проявляют за-
метных следов фрагментации. Другая картина 
наблюдается в сплавах с большим содержанием 
кальция. В них полностью отсутствуют следы 
образования дисперсоидов Al20Cu2Mn3, а, с дру-
гой стороны, видны глобулярные частицы фазы 
(Al,Cu)4Ca (рис. 4в, г). Это можно связать с тем, 
что при таких концентрациях кальция сплавы 
попадают в другую фазовую область, в которой 
фаза Al20Cu2Mn3 отсутствует.

После отжига при 580°С во всех сплавах четко 
выявляются следы фрагментации и сфероиди-
зации эвтектических частиц Al27Ca3Cu7 (рис. 5). 
При этом дисперсоиды Al20Cu2Mn3 присутству-

(а) (б) (в) (г)

50 мкм 50 мкм 50 мкм 50 мкм

Al Ca Cu  + (Al,Cu) Ca + (Al)27 3 7 4

(Al)

Al Ca Cu27 3 7

Al Ca Cu  + (Al)27 3 7

Ca Kα
1

Mn Kα
1

Cu Kα
1

Рис. 3. Карты распределения элементов в микроструктуре литого сплава 2Ca, СЭМ (а), МРСА (б–г): б) Ca; в) Mn; г) Cu.

Таблица 2. Состав Сa-содержащих структурных составляющих

Сплав
Концентрация, мас.%

Идентификация структурных составляющих
Ca Cu Mn Al

1Ca 2.0 10.3 1.1

Остальное

Эвтектика – (Al)+Al27Ca3Cu7

2Ca

9.6 33.4 4.1 Первичные – Al27Ca3Cu7

1.8 6.5 1.9 Эвтектика – (Al)+ Al27Ca3Cu7

7.4 2.8 1.1 Эвтектика – (Al)+Al27Ca3Cu7 +(Al,Cu)4Ca

3Ca
9.5 32.7 4.0 Первичные – Al27Ca3Cu7

7.5 2.3 1.1 Эвтектика – (Al)+Al27Ca3Cu7 +(Al,Cu)4Ca

4Ca
9.5 32.9 4.2 Первичные – Al27Ca3Cu7

7.3 2.3 1.4 Эвтектика – (Al)+Al27Ca3Cu7 +(Al,Cu)4Ca



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ      том 125       № 9       2024

 АНАЛИЗ ФАЗОВОГО СОСТАВА СИСТЕМЫ Al–Cu–Mn–Ca 1065

ют как в сплаве с 1%Ca (рис. 5а), так и в спла-
вах с более низкими концентрациями кальция. 
Из этого следует, что фазовый состав данных 
сплавов при повышении температуры от 540 до 
580°С не меняется.

Анализ состава (Al) в сплавах с 2–4%Ca пока-
зывает снижение в нем, с повышением темпера-
туры отжига, концентрации Mn, которая во всех 
трех сплавах находится примерно на одном уров-
не (табл. 3). Если в литом состоянии она состав-
ляет 1.4–1.6%, то после отжига при 540°С проис-
ходит снижение до 1.1–1.2%, а после отжига при 
580°С – до 0.7–0.8%. Следует отметить, что по-
следние значения очень близки к равновесной 
концентрации при 580°С в двойной системе Al–

Mn (0.78%) [29]. Более высокие значения при 
540°С (табл. 3), вероятно, связаны с тем, что для 
данной температуры 6-часовой отжиг недоста-
точен для достижения равновесной раствори-
мости (она составляет 0.54%Mn). Что касается 
меди, то ее концентрации при обеих температу-
рах отжига практически одинаковы. Это можно 
объяснить тем, что из-за большей диффузии Cu 
в (Al) по сравнению с Mn равновесная концен-
трация достигается уже при 540°С. 

Прогнозирование строения фазовой диаграммы 
Al–Cu–Mn–Ca

Как следует из результатов структурных ис-
следований, добавка кальция к сплавам, содер-

(а) (б) (в) (г)
(Al) + Al Cu Mn20 2 3

Al CaCu8 4

Al Ca Cu27 3 7 (Al) + Al Cu Mn20 2 3

(Al,Cu) Ca4

Al Ca Cu27 3 7

Al Ca Cu27 3 7

(Al,Cu) Ca4

10 мкм 10 мкм 10 мкм 10 мкм

Рис. 4. Микроструктура экспериментальных сплавов после отжига при 540°С (6 ч), СЭМ: (а) 0.5Ca; (б) 1Ca; (в) 2Ca; (г) 3Ca.

Al Ca Cu27 3 7
(Al) + Al Cu Mn20 2 3

Al Ca Cu27 3 7

Al Ca Cu27 3 7

Al Ca Cu27 3 7

(Al,Cu) Ca4

(Al,Cu) Ca4

10 мкм 10 мкм 10 мкм 10 мкм

(а) (б) (в) (г)

Рис. 5. Микроструктура экспериментальных сплавов после отжига при 580°С (6 ч), СЭМ: (а) 1Ca; (б) 2Ca; (в) 3Ca; (г) 4Ca.

Таблица 3. Состав алюминиевого твердого раствора в экспериментальных сплавах, мас.%

Сплав

Состояние

Литое Отжиг 540°С, 6 ч Отжиг 580°С, 6 ч

Cu Mn Cu Mn Cu Mn

2Ca 0.9 1.6 0.6 1.2 0.5 0.8

3Ca 0.8 1.4 0.5 1.1 0.5 0.8

4Ca 0.5 1.6 0.5 1.1 0.5 0.7
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жащим 6%Cu и 2%Mn, может приводить к обра-
зованию одной из 3-х фаз: Al8CaCu4, Al27Ca3Cu7 
и (Al,Cu)4Ca, присутствующих в системе Al–Cu–
Ca [26]. Связывая медь в эти фазы, увеличение 
концентрации кальция приводит к уменьшению 
ее содержания в (Al) и исчезновению фазы Al2Cu,  
определяющей фазовый состав марочных спла-
вов системы Al–Cu [16]. Как вытекает из резуль-
татов ДСК (табл. 1, рис. 6), формирование не-
равновесной эвтектики с участием фазы Al2Cu, 
четко выраженное в базовом сплаве (рис. 6а), 
еле выявляется при 1%Ca (рис. 6б). В сплавах c 
2–4%Ca соответствующий низкотемпературный 
пик на кривых охлаждения полностью отсут-
ствует (рис. 6в). С другой стороны, в этих спла-
вах фиксируются термические эффекты при 
649–677°С, которые можно связать с образова-
нием первичных кристаллов фазы Al27Ca3Cu7. 
Особо следует отметить высокие температуры 
равновесного солидуса в сплавах 1Ca (~614°C ) 
и 2Ca–4Ca (~617°C). Очевидно, что последнее 
значение TS представляет собой температуру 
плавления эвтектики с участием фаз Al27Ca3Cu7 и 
(Al,Cu)4Ca. В сплаве 1Ca вероятно образование 
эвтектики с фазами Al8CaCu4 и Al27Ca3Cu7. Для 
сплава 3Ca процесс, начинающийся во время 

охлаждения при 633°C, может быть связан с фор-
мированием эвтектики на основе фаз Al10CaMn2 
и Al20Cu2Mn3. Следуя экспериментальным ре-
зультатам данной работы и строению тройных 
систем Al–Cu–Mn [16] Al–Cu–Ca [26] и Al–Ca–
Mn [27], было предложено распределение фазо-
вых областей в твердом состоянии для четверной 
системы в области алюминиевого угла. Как вид-
но из рис. 7, согласно предложенному варианту, 
в данной системе имеются 5 четырехфазных об-
ластей: I – (Al) + Al2Cu + Al8CaCu4 + Al20Cu2Mn3, 
II – (Al) + Al8CaCu4 +Al27Ca3Cu7 +Al20Cu2Mn3, 
III – (Al) +Al27Ca3Cu7 + Al20Cu2Mn3 +Al10CaMn2, 
IV – (Al) + +Al27Ca3Cu7 +(Al,Cu)4Ca + Al10CaMn2, 
V – (Al) + Al20Cu2Mn3 + Al10CaMn2+Al6Mn.

Поскольку описание Ca-содержащих фаз от-
сутствует в известных термодинамических базах 
данных, то был проведен оценочный расчет мас-
совых долей фаз в экспериментальных сплавах 
по методике, приведенной в [28]. Ее суть состоит 
в том, что поскольку в четырехфазных областях 
состав всех фаз постоянен, то соотношение фаз 
для заданного сплава можно рассчитать, зная 
какой именно четырехфазной области соответ-
ствует его состав.

15

10

5

0

–15

–10

–15

–20

–25

  ↑ экзо
ДСК, мВт

Al–6Cu–2Mn–0Ca  
Охлаждение  
Нагрев

Температура, °C
100 200 300 400 500 600 700

539.5 °C
639.1 °C

545.5 °C

  ↑ экзо
ДСК, мВт

537.5 °C

614.3 °C

634.8 °C

30

20

10

0

–10

–20

–30

–40

Температура, °C
100 200 300 400 500 600 700

  ↑ экзо
ДСК, мВт
30

20

10

0

–10

–20

–30

–40

(а) (б)

(в)

614.2 °C
633.0 °C

658.6 °C

616.8 °C

Температура, °C
100 200 300 400 500 600 700

Al–6Cu–2Mn–1Ca  
Охлаждение  
Нагрев

Al–6Cu–2Mn– 3Ca  
Охлаждение  
Нагрев

Рис. 6. ДСК-кривые нагрева и охлаждения сплавов 0Ca (а), 1Ca (б) и 3Ca (в).
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Поскольку экспериментальные данные го-
ворят о достижения равновесного состава (Al) 
после отжига при 580°С (табл. 3), то расчет со-
отношения фаз проводили именно для этой тем-
пературы. Для сплавов 1Ca–4Ca результаты та-
кого расчета приведены в табл. 4. Из полученных 
значений следует, что сплав 1Ca попадает в фа-
зовую область II, при этом доля фазы Al8CaCu4 
составляет менее 3%. Такой фазовый состав со-
гласуется с микроструктурой, приведенной на 
рис. 5а. Сплав 2Ca попадает в область III, а спла-
вы 3Ca и 4Ca в область IV, что также согласует-
ся с микроструктурами этих сплавов (рис. 5б–г) 
(с некоторой погрешностью для сплава 2Ca, в 
структуре которого присутствует небольшое ко-
личество фазы (Al,Cu)4Ca.

Прогнозирование политермической диаграм-
мы этой четверной системы предполагает более 
сложный анализ, поскольку в тройных систе-
мах Al–Cu–Mn [29] и Al–Ca–Mn [27] имеются 
нонвариантные перитектические реакции: L+ 
+Al6Mn→(Al)+Al20Cu2Mn3 и L+Al6Mn→(Al)+ 

+Al10CaMn2 соответственно. Можно предполо-
жить наличие нонвариантной перитектической 
реакции и в четверной системе, с участием всех 
этих фаз: L+Al6Mn→(Al)+ Al20Cu2Mn3+Al10CaMn2. 
Подтверждение этого предположения требует до-
полнительных экспериментов и специального 
анализа, в частности, по методике, предложен-
ной в работе [27]. Поскольку в рассматриваемых 
сплавах первичные кристаллы фазы Al6Mn не бы-
ли выявлены, то можно считать, что в рассматри-
ваемой концентрационной области нонвариан-
тыми могут быть только эвтектические реакции. 
Среди последних наиболее вероятно наличие тех, 
которые примыкают к нонвариантным реакци-
ям системы Al–Cu–Ca, а именно L→(Al)+Al2Cu+ 
+Al8CaCu4 и L→(Al)+(Al,Cu)4Ca+ Al27Ca3Cu7. В си-
стеме Al–Cu–Mn–Ca к ним должны добавить-
ся Mn-содержащие фазы: Al20Cu2Mn3 и Al10CaMn2 
соответственно. При этом количество последних 
в четверных эвтектиках, следуя строению других 
систем типа Al–X–Y–Mn [29], вероятно, должно 
быть незначительным.

Из предложенного строения диаграммы  
Al–Cu–Mn–Ca следует, что для разработки жа-
ропрочных сплавов перспективной является 
область на стыке областей II и III. Для данной 
области возможна реализация структуры, со-
четающей алюминиевую матрицу, содержащую 
достаточно большое количество дисперсоидов 
Al20Cu2Mn3, и эвтектику (Al)+Al27Ca3Cu7, харак-
теризующуюся тонким строением и высокой 
температурой плавления. В наибольшей степе-
ни такому фазовому составу отвечает сплав 1Ca.

ВЫВОДЫ
1. С использованием экспериментальных ме-

тодов (СЭМ, МРСА, ДСК) проведен анализ фа-
зового состава сплавов системы Al–Cu–Ca–Mn, 
содержащих 6%Cu, 2%Mn и до 4% Ca. Опреде-
лены состав алюминиевого твердого раство-
ра–(Al), первичных интерметаллидов, эвтекти-
ческих колоний, а также температура фазовых 
превращений.

2. Установлено, что добавка кальция при-
водит к формированию высокотемпературных 
эвтектик (614–617°С) с участием фаз Al27Ca3Cu7 

Al Cu Mn
20 2 3

Al CaMn
10 2

Al Mn
6

Al Cu
2

Al CaCu
8 4

Al Ca Cu
27 3 7

Al Ca
4

I
II

III

IV

V

Рис. 7. Прогнозируемое распределение фазовых областей 
в твердом состоянии в системе Al–Cu–Mn–Ca в области 
алюминиевого угла.

Таблица 4. Расчетный фазовый состав экспериментальных сплавов при 580°С

Сплав
Доля фазы, мас.%

Al8CaCu4 Al27Ca3Cu7 (Al,Cu)4Ca Al20Cu2Mn3 Al10CaMn2 (Al)

1Ca 2.9 13.6 – 7.1 –

Остальное
2Ca – 16.3 – – 5.4

3Ca – 13.6 4.9 – 5.5

4Ca – 10.9 9.8 – 5.6
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и (Al,Cu)4Ca, способных к сфероидизации при 
нагреве (кристаллы первой фазы при 580°С, а 
второй – уже при 540°С). Показано, что первич-
ные кристаллы фазы Al27Ca3Cu7, для которых ха-
рактерна компактная морфология, образуются в 
сплавах с содержанием Са не менее 2%. 

3. Предложено строение фазовой диаграммы 
Al–Cu–Mn–Ca в области алюминиевого угла, 
согласно которому в твердом состоянии возмож-
но наличие 5 четырехфазных областей с участи-
ем (Al) и интерметаллидов: Al2Cu, (Al,Cu)4Ca,  
Al6Mn, Al8CaCu4, Al27Ca3Cu7, Al10CaMn2 и  
Al20Cu2Mn3. 

4. По совокупности полученных данных для 
разработки потенциально жаропрочных сплавов 
нового поколения предлагается в качестве осно-
вы композиция Al–6%Cu–1%Ca–2%Mn. При 
таких концентрациях легирующих элементов 
возможно сочетание алюминиевой матрицы, со-
держащей дисперсоиды Al20Cu2Mn3, и эвтекти-
ки (Al)+Al27Ca3Cu7, характеризующейся тонким 
строением.

Работа выполнена при поддержке гранта 
РНФ № 20-19-00249-П.

Авторы данной работы заявляют, что у них 
нет конфликта интересов. 
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1. ВВЕДЕНИЕ
Аддитивные технологии являются перспек-

тивным методом производства изделий со слож-
ной внутренней геометрией в том числе из 
труднообрабатываемых материалов для аэрокос-
мической, автомобильной и химической про-
мышленности, а также биомедицины [1–3]. Од-
ной из наиболее распространенных технологий, 
которая позволяет создавать изделия с высоки-
ми физико-механическими свойствами в сочета-
нии с высокой точностью соответствия готового 
изделия первоначальной 3D-модели, является 
технология послойного лазерного сплавления 
(ПЛС) [2, 4–6]. В настоящее время проводятся 
многочисленные исследования по оптимизации 
процесса изготовления изделий из различных 
материалов методом ПЛС [7–9]. Необходимо 
отметить, что большинство этих исследований 
основано на экспериментальном подборе пара-
метров сплавления для конкретного материала с 
целью максимизации определенных механиче-
ских или эксплуатационных свойств [10–12]. Те-
оретические модели процесса ПЛС в настоящее 
время разработаны еще недостаточно. Они, как 
правило, являются полуэмпирическими и соз-
даются для каждого материала и каждой группы 

экспериментов [13–15]. Это связано с высокой 
сложностью физических процессов, возника-
ющих при ПЛС, и их существенным взаимным 
влиянием. В настоящей работе рассматривается 
лишь один из аспектов сложной задачи построе-
ния теории послойного лазерного сплавления – 
определение предельной скорости ПЛС. 

Для того чтобы оценить максимальную ско-
рость формирования высокоплотного матери-
ала методом послойного лазерного сплавления 
необходимо рассмотреть основные процессы, 
протекающие в слое порошка, обрабатываемого 
лазером, и определить характерные времена про-
цессов, обеспечивающих создание элементарно-
го объема сплошного материала, обладающего 
высокими физико-механическими свойствами. 
Эти процессы достаточно хорошо известны.

Во-первых, это процессы, влияющие на на-
грев материала, протекающие, главным обра-
зом, на поверхности обрабатываемого лазером 
слоя порошка: поглощение и отражение лазер-
ного излучения. Процессы поглощения и отра-
жения существенно зависят от термодинами-
ческих свойств обрабатываемого материала, а 
также от геометрических параметров порошко-
вого слоя – его насыпной плотности, глубины и 
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т.д. Важно учитывать, что в случае длительного 
процесса существенное влияние на характер и 
степень поглощения энергии оказывает испаре-
ние, так как при определенных режимах над по-
верхностью образуется облако пара, способного 
интенсивно поглощать энергию лазера [16, 17]. 
Хорошо известно также, что характер протека-
ния указанных процессов зависит от длины вол-
ны лазера и особенностей геометрии (профиля) 
лазерного пятна [13, 18]. 

Во-вторых, это процессы, обеспечивающие 
прогрев элементарного объема материала: те-
плопередача за счет теплопроводности и, после 
частичного расплавления, теплопередача за счет 
конвекции.

В-третьих, это процесс расплавления элемен-
тарного объема материала, обеспечивающий 
превращение порошкового слоя в сплошной 
материал получаемого изделия. Здесь важным 
фактором является температура исходного по-
рошка, зависящая от стратегии сканирования 
и температуры “подложки” (здесь и далее под 
“подложкой” будем понимать сплошной ма-
териал, на котором находится очередной слой 
порошка: в случае первого слоя – это платфор-
ма построения, в остальных – это предыдущий 
сплавленный слой.) 

В-четвертых, это процесс растекания капель 
расплава по подложке. Необходимо учесть, что 
при этом происходит усадка поверхности. При 
описании растекания необходимо учесть про-
цесс смачивания расплавом поверхности “под-
ложки” и поверхности частиц порошка, на-
ходящихся вне зоны воздействия лазера. (В 
некоторых материалах (например, в алюминии) 
расплав не смачивает свой оксид [19], и это на-
кладывает дополнительные требования к режи-
му нагрева.) 

В-пятых, это процесс кристаллизации. Важ-
но отметить, что процесс кристаллизации эле-
ментарного объема (~10−3 мм3) в условиях ПЛС 
происходит с весьма высокой скоростью, так 
как скорость охлаждения составляет ~105 К/с –  
106 К/с [20, 21], что практически недостижимо 
в условиях традиционного литья. Управление 
скоростью кристаллизации за счет выбора стра-
тегии сканирования позволяет создавать особые 
(отличающиеся от обычных литых) структуры 
в ПЛС-материалах и обеспечивать их высокие 
физико-механические свойства. Высокие ско-
рости охлаждения, реализующиеся в процессе 
ПЛС, могут приводить к возникновению высо-
ких внутренних напряжений, образованию “го-
рячих” трещин и т.д.

В-шестых, это процессы, обеспечивающие 
при кристаллизации формирование мелкозер-

нистой структуры, необходимой для обеспече-
ния высоких механических свойств в сплавлен-
ном материале. В материалах с мартенситными 
превращениями (в титане, в сталях) процессы, 
формирующие структуру, контролируются ки-
нетикой этих превращений, которую можно 
изменять путем управления скоростью охлаж-
дения, которая, в свою очередь, зависит от стра-
тегии сканирования [14, 20], а также процессами 
конвективного движения потоков расплавлен-
ного материала. В материалах, не претерпеваю-
щих фазовых переходов, процессы конвективно-
го движения оказывают определяющее влияние 
на формирование структур.

И, наконец, еще одна группа процессов, не-
достаточно в настоящее время исследованная в 
условиях ПЛС – возникающие в сплавах про-
цессы, контролируемые диффузией атомов леги-
рующих элементов. Это процессы зерногранич-
ной и межфазной сегрегации при затвердевании 
и охлаждении. Зернограничная сегрегация ока-
зывает существенное влияние на свойства, кон-
тролируемые поведением границ зерен и фаз в 
материале изделия: процессы усталостного раз-
рушения, ползучести, коррозии и т.д.

Важно отметить, что величина минимально-
го времени обработки элементарного объема 
практически полностью определяется первыми 
четырьмя процессами: нагревом, прогревом, 
расплавлением и растеканием. Другие три в 
большей степени зависят от стратегии сканиро-
вания, определяющей время охлаждения, и про-
исходят, главным образом, после смещения луча 
лазера из нагретой им области. В связи с этим 
далее кратко проанализированы первые четыре 
процесса. 

Цель работы – создание подходов к оценке 
предельной скорости процесса послойного ла-
зерного сплавления, обеспечивающей получе-
ние материала с высокой плотностью, и анализ 
факторов, определяющих эту величину.

2. СКОРОСТЬ СПЛАВЛЕНИЯ 
ЭЛЕМЕНТАРНОГО ОБЪЕМА

Представим элементарный объем, сплавляе-
мый в процессе ПЛС, в виде половины эллипсо-
ида, который имеет по вертикальной оси высоту 
z и в плоскости слоя имеет форму круга с диаме-
тром d, тогда

 V z
d

0

21

2

4

3 4
= ⋅ π �.   (1)

Для того чтобы в процессе ПЛС изделие 
“выросло” на указанный элементарный объем, 
необходимо обеспечить “превращение” нахо-
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дящегося в этом объеме порошка в сплошной 
материал путем его расплавления и кристалли-
зации. 

Величину скорости сплавления элементарно-
го объема при ПЛС-процессе SV

AT можно пред-
ставить в виде:

 S
V

tV
AT

A

= 0 ,  (2)

где tA – минимальное время обработки обла-
сти объемом V0, достаточное для формирования 
сплошного материала.

Для расчета необходимого времени tA требу-
ется оценить времена всех четырех указанных 
выше физических процессов, протекающих при 
ПЛС: нагрев, прогрев, расплавление, растека-
ние. Каждый из этих процессов осуществляется 
за характерное время. Если бы процессы проте-
кали последовательно, время tA можно было бы 
вычислить как сумму их характерных времен. 
Однако процессы нагрева, прогрева, и расплав-
ления протекают во многом параллельно, поэто-
му будем оценивать не отдельные времена, а об-
щее время их протекания. Процесс растекания 
может начаться только после частичного рас-
плавления объема, поэтому в первом приближе-
нии мы можем оценить это время отдельно. Пе-
рейдем к оценке характерных времен основных 
процессов.

3. ВРЕМЯ НАГРЕВА, ПРОГРЕВА  
И РАСПЛАВЛЕНИЯ

 Время, позволяющее полностью реализовать 
процессы нагрева, прогрева и расплавления, 
должно отвечать двум основным критериям. 
Первый (энергетический) критерий состоит в 
следующем: необходимо, чтобы время, на протя-
жении которого нагревается элементарный объ-
ем, было достаточным, чтобы получить энергию, 
необходимую для полного его расплавления (te). 
Второй критерий – кинетический: необходимо, 
чтобы время, в течение которого осуществляется 
лазерный нагрев элементарного объема V0, соот-
ветствовало времени распространения тепла в 
указанном объеме (tt). 

3.1. Энергетический критерий (время tе)

Для того чтобы расплавить элементарный 
объем V0, необходимо нагреть материал в этом 
объеме до температуры T Tm +( )∆ . Для этого (без 
учета теплоотвода) необходимо подвести энер-
гию E0:

 
E V C T T L

V C T T T

P

P

0 0 0

0

= −( ) +



 +

+ +( ) −( )





S S
m

S

L L
m m

ρ ρ

ρ ∆ .
 (3)

Первое слагаемое описывает энергию, необ-
ходимую для нагрева твердого материала, име-
ющего теплоемкость CP

S и плотность ρS, от ис-
ходной температуры T0 (температуры нагрева 
подложки) до температуры плавления Tm. Вто-
рое слагаемое описывает дополнительную энер-
гию, необходимую для плавления (L – латентная 
теплота плавления). Третье слагаемое описыва-
ет энергию, необходимую для нагрева расплава 
до температуры T Tm +( )∆ , здесь CP

L, ρL – тепло-
емкость и плотность расплава, соответственно. 
Экспериментально установлено [22, 23], что при 
эффективных режимах ПЛС температура в бас-
сейне расплава всегда выше температуры плав-
ления и может возрастать до температуры испа-
рения (Tvap), поэтому максимальную величину 
∆T будем рассчитывать по формуле:

 ∆T T T= −vap m. (4)

При мощности лазера W можно записать оче-
видное выражение:

 ϕWt V Bе = 0 ,  (5)

где

 B C T T L C TP P= −( ) + + ⋅( )ρ ρ ρS
m

S L L
0 . (6)

Здесь φ – коэффициент поглощения лазерного 
излучения материалом. Эта величина зависит 
от термодинамических свойств поверхности на-
греваемого материала, длины волны лазера и др. 
[24]. Значение φ для сплава Ti6Al4V обычно при-
нимается равным 0.40 [25, 26]. 

Таким образом время tе, очевидно, определя-
ется из равенства

 t BV Wе = ( ) ( )0 ϕ . (7)

При характерных значениях параметров, ука-
занных в табл. 1, величина te составляет ~10−5 с. 
Здесь и далее в тексте расчеты будут проводиться 
для сплава Ti6Al4V. В табл. 1 приведены физиче-
ские и термодинамические параметры материа-
ла, в табл. 2 – параметры технологического ре-
жима, обеспечивающего получение материала с 
плотностью выше 99.7%, для указанного сплава, 
а также для некоторых других материалов, ис-
пользуемых для создания изделий методом ПЛС.

3.2. Кинетический критерий (tt)

Перейдем теперь к вычислению времени, не-
обходимого для распространения тепла на глу-
бину z, обеспечивающего прогрев элементар-
ного объема от начальной температуры T0 до 
температуры T Tm +( )∆ .

Для вычисления tt необходимо определить 
механизм передачи тепла с поверхности в глуби-
ну порошкового материала в условиях лазерного 
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нагрева. В характерных для ПЛС условиях воз-
можно возникновение двух механизмов переда-
чи тепла – теплопередачи за счет теплопрово-
дности и, после начала расплавления, – за счет 
конвекции. Для оценки роли каждого из этих 
механизмов обычно применяется критерий, свя-
занный с величиной числа Нуссельта [59].

Число Нуссельта представляет собой отноше-
ние полного теплового потока к части теплового 
потока, обусловленного только теплопроводно-
стью в слое толщиной z, и определяется как [60]

 Nu =
κ
λ
z

, �  (8)

Таблица 1. Физические и термодинамические параметры материалов, используемых при создании изделий ме-
тодом ПЛС

Соединение Материал

Обозначение Ti6Al4V 316L Inconel 718 Ti Grade 2 AlSi10Mg

Температура плавления  
(ликвидуса), °C Tm 1650 [25, 27] 1447 [33] 1350 [39] 1660 [43] 597 [11]

Температура испарения, °C Tvap 3287 [27] 2740 [33] 2917 [9] 3287 [44] 2470 [12]

Плотность (твердой фазы при 
T=0.5Tm), кг/м3 ρS 4309 [28] 7500 [29] 7700 [28] 4260 [45] 2630 [50]

Плотность (жидкой фазы), кг/м3 ρL 3750 [15] 6490 [29] 6600 [28] 3950 [28] 2350 [50]

Удельная теплоемкость (твердой 
фазы при T=0.5Tm), Дж/(кг∙К) CP

S 700 [28] 433 [33] 650 [28] 636 [46] 1100 [51]

Удельная теплоемкость  
(жидкой фазы), Дж/(кг∙К) CP

L 831 [25] 734 [33] 720 [28] 912 [46] 1060 [51]

Латентная теплота плавления, Дж/кг L
286∙103  
[25, 29]

260∙103  
[29]

295∙103  
[40]

419∙103  

[47]
423∙103  

[28]

Коэффициент поглощения  
(длина волны 1 мкм) ϕ 0.40 [25, 26] 0.40 [8] 0.55 [41] 0.77 [48] 0.18 [52]

Температурный градиент 
поверхностного натяжения, Н/(м∙К) ∂ ∂σ / T

–0.28∙10–3 
[30]

–0.49∙10–3 
[34]

–0.37∙10–3 
[28]

–0.26∙10–3 
[34]

–0.30∙10–3 
[53]

Температуропроводность (твердой 
фазы при T=0.5Tm), м2/c α 7.65∙10–6 

[28] 3.8∙10-6 [35] 5.6∙10–6 [28] 9.1∙10–6 [45] 62.0∙10–6 
[54]

Динамическая вязкость, кг/(м∙с) µ 2.36∙10–3 
[25]

3.00∙10–3 
[36]

5.31∙10–3  

[29]
1.20∙10–3 

[49]
0.79∙10–3  

[11]
Теплопроводность (твердой фазы 
при T=0.9Tm), Вт/(м∙К) λ 23 [28] 30 [37] 29.3 [29] 31 [28] 217 [51]

Поверхностное натяжение на 
границе твердое тело – газ, Н/м σS 2.10* (Ti) 

[31] 2.48 [38] 2.45* (Ni) 
[31] 2.10 [31] 1.16* (Al) 

[31]
Поверхностное натяжение на 
границе жидкость – газ, Н/м σL 1.50 [32] 1.74 [38] 1.73 [42] 1.65 [34] 0.90 [55]

* В том случае, если не удалось найти достоверные значения, в качестве значения поверхностной энергии сплавов были ис-
пользованы значения, соответствующие основному компоненту (указан в скобках).

Таблица 2. Параметры режимов сплавления, обеспечивающие получение высокоплотного материала, и достиг-
нутые значения плотности

Параметры технологического 
режима Обозначение Ti6Al4V  

[10]
316L  
[56]

Inconel 718 
[57]

Ti Grade 2 
[58]

AlSi10Mg  
[12]

Мощность лазера, Вт W 100 250 195 165 350 

Скорость сканирования, мм/с v 500 600 1200 138 1650

Толщина слоя, мкм z / 2 30 40 20 100 30

Диаметр пятна лазера, мкм d 100 100 90 100 120

Относительная плотность, % ≥99.7 99.9 99.95 99.6 99.7
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где κ – коэффициент теплоотдачи, λ – коэффи-
циент теплопроводности. Если перенос тепла 
осуществляется только за счет теплопроводно-
сти, то Nu=1. Если же тепло переносится также 
путем конвекции, то Nu>1.

Точное определение величины числа Нуссель-
та для ПЛС процессов представляет собой слож-
ную задачу. Это значение, как известно [15, 59], 
существенно зависит от характера конвекцион-
ного потока – является ли он ламинарным или 
турбулентным, а также от геометрических пара-
метров бассейна расплава. Принято считать, что 
число Nu может быть выражено как некоторая 
функция, зависящая от чисел Прандтля и Релея 
(в случае свободной конвекции) или Прандтля и 
Рейнольдса (в случае вынужденной конвекции) 
[15]. Эта функция должна быть определена от-
дельно для каждого конкретного случая. В ряде 
работ приведены результаты, полученные путем 
численного моделирования, где число Нуссельта 
выражено через число Релея [15] и число Маран-
гони [60]. При характерных значениях параме-
тров сплава Ti6Al4V (табл. 1) при использовании 
различных режимов ПЛС значение Nu лежит в 
интервале 0.2–17. Это означает, что при оценке 
tt, кроме времени распространения тепла за счет 
теплопроводности tt

λ, следует учитывать время 
конвективного переноса тепла tt

с, который, од-
нако, может развиваться только в расплаве. Т. е. 
он может начаться лишь после того, как некото-
рый слой z0 будет расплавлен путем прогрева за 
счет теплопроводности за время tz0

λ .
Таким образом, характерное время распро-

странения тепла на глубину z в первом приближе-
нии может быть определено следующим образом:

 t t
t t

t t
zt

t t
c

t t
c

= +
⋅

+0

λ
λ

λ .  (9)

3.2.1. Расчет времени теплопереноса за счет 
теплопроводности (t λ  

t)
Величину tt

λ можно оценить по формуле

 t
z

t Fλ
α

=
2

,  (10)

где F – коэффициент Фурье (принимается рав-
ным 1 в соответствии с [61]), α – коэффициент 
температуропроводности. Принято читать, что 
плотный материал можно получить, если ла-
зер проплавляет слой порошка и предыдущий 
сплавленный слой на глубину, равную как мини-
мум толщине слоя порошка [10]. Поэтому вели-
чина z принимается равной двум толщинам слоя 
порошка. При характерных значениях параме-
тров материала Ti6Al4V (табл. 1, 2) tt сλ ≈ −410 4· . 
Это время заметно превышает время обработки 
лазером элементарного объема V0 при стандарт-
ных режимах ПЛС~10−5c. Следовательно, при 

ПЛС перенос тепла за счет теплопроводности не 
является основным способом переноса тепла и 
существуют другие, более быстрые механизмы. 

3.2.2. Расчет времени теплопереноса за счет 
конвекции (t c  

t)
Оценим теперь время tt

с. Как известно в жид-
кости (расплаве) возможно возникновение 
конвективного движения двух типов. Первый 
тип – конвекция Рэлея – связан с силой тяже-
сти (легкое, более горячее, вещество поднимает-
ся вверх, а холодное, более тяжелое, опускается 
вниз). Второй тип – конвекция Марангони – 
связан с силами поверхностного натяжения, 
точнее с зависимостью силы поверхностного 
натяжения от температуры. Для оценки вкладов 
указанных сил в процесс конвекции используют 
число Бонда, являющееся мерой соотношения 
силы тяжести и сил поверхностного натяжения 
в слое толщиной z [61]:

 Bo
L

L
=

ρ

σ

gz2

, (11)

где g – ускорение свободного падения, σL – си-
ла поверхностного натяжения расплава. При 
характерных значениях параметров материа-
лов, указанных в таблице 1, величина Bo<<1  
(см. табл. 3). Это означает, что при ПЛС силы 
тяжести менее важны, чем силы поверхностного 
натяжения, и ими в первом приближении можно 
пренебречь [60, 61].

Исходя из определения [62], число Нуссельта 
можно записать следующим образом:

 Nu
c

=
+q q

q

λ

λ ,  (12)

где qλ и qс – интенсивность тепловых потоков, 
обусловленных теплопроводностью и конвек-
цией соответственно. 

Если считать, что время теплопереноса об-
ратно пропорционально интенсивности тепло-
вого потока, то в первом приближении можно 
записать соотношение:

 t t
z

t
c

tNu
F

Nu
=

−( ) =
−( )

1

1 1

2
λ

α
.  (13)

На основании данных различных моделей 
[15, 63] для сплава Ti6Al4V в оптимальных ре-
жимах ПЛС примем, что число Нуссельта Nu≈7, 
тогда tt

с ≈ −10 5с.
3.2.3. Скорость течения Марангони
Для описания конвекции Марангони исполь-

зуется так называемое число Марангони [64]:

 Ma =
∂
∂







σ
µαT

T d∆
1

,   (14)
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где ∂σ/∂T – температурный градиент поверх-
ностного натяжения, ∆T – разность температур 
в центре бассейна и на его краях, μ – динамиче-
ская вязкость расплава, d  – характерный размер 
бассейна расплава в горизонтальной плоскости.

Как видно из соотношения (14) интенсивность 
потоков Марангони существенно зависит от раз-
ности температур ∆T. Точное определение рас-
пределения температур на поверхности расплав-
ляемого микрообъема является сложной задачей, 
в связи с этим будем использовать простое при-
ближение, в соответствии с которым температу-
ра на краях бассейна расплава равна температуре 
плавления, а в центральной точке – температуре 
испарения. Таким образом при характерных для 
ПЛС процесса значениях параметров (табл. 1) ве-
личина Ma≈4∙103 (см. в частности [60]). 

Оценим характерное время tM, в течение ко-
торого потоки конвекции Марангони могут раз-
виться в слое расплава толщиной z. Эта величина 
описывает время одного конвекционного “оборо-
та” расплава в бассейне. В первом приближении 
величина tM может быть вычислена по формуле:

 t z VM M= ( )π / ,  (15)

здесь VM – скорость течения Марангони, кото-
рая, в свою очередь, определяется следующим 
образом [60]:

 V
T

TM =
∂
∂







σ
µ

∆
1

. (16)

При характерных значениях параметров ма-
териала Ti6Al4V (см. табл. 1) скорость Маран-
гони составляет VM≈102 м/с, см. также [59, 64]. 
Характерное время tM, вычисляемое по формуле 

(15), в этом случае равно 10–6 с. Важно отметить, 
что время Марангони оказывается как минимум 
на порядок меньше, чем характерное время те-
плопереноса за счет теплопроводности tt

λ, т. е. 
конвекционные потоки более эффективно осу-
ществляют необходимый теплооперенос.

3.2.4. Расчет минимальной толщины слоя,  
в котором может возникнуть конвекция  
Марангони (z0)
Оценим теперь величину z0 – минимальную 

характерную толщину слоя расплавленного по-
рошка, в котором может начаться конвекция 
Марангони. 

Тепловой поток, прогревающий материал за 
счет воздействия лазера, может быть рассчитан 
как отношение мощности лазерного луча с уче-
том коэффициента поглощения к площади ма-
териала, на которую он воздействует:

 ɺq
W

d

+ = ( )
ϕ

π 2 4/
. (17)

Тепловой поток, отводящий тепло в материал 
за счет теплопроводности, равен

 ɺq T− = ∆κ , (18)

где ɺq – плотность теплового потока, κ – сред-
ний коэффициент теплоотдачи, который до на-
чала конвекции обусловлен теплопроводностью 
материала и толщиной слоя, в котором распро-
страняется тепло. В соответствии с (8): 

κ
λ

=
Nu

z
.

При отсутствии конвекции Nu=1. Приравни-
вая значения тепловых потоков ɺq− и ɺq+ получим 
выражение:

Таблица 3. Характерные времена и значения безразмерных параметров для различных материалов, вычисленные 
с использованием значений параметров материалов и оптимальных параметрах технологических режимов, при-
веденных в табл. 1, 2

Характерные времена 
процессов и числа подобия Материал

Ti6Al4V 316L Inconel 718 Ti Grade 2 AlSi10Mg

te, �, с 8·10–5 5·10–5 2·10–5 9·10–5 5·10–5

tt
λ, с 4·10–4 2·10–3 3·10–4 4·10–3 6·10–5

Bo 8·10–5 2·10–4 6·10–4 9·10–4 –

tt
c с, �, с 1·10–5 9·10–6 4·10–6 2·10–5 –

Ma 2540 5558 1755 3874 –

Nu 7 7 5 9 0.5

tz0

λ , �, с 7·10–6 2·10–6 1·10–6 1·10–6 –

tt с, �, с 2·10–5 1·10–5 6·10–6 2·10–5 8·10–5

tR с, �, с 4·10–5 6·10–5 4·10–5 9·10–5 6·10–5
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 z
T d

W0

2 4
=

Nu∆ π λ

ϕ

/
.

( ) ⋅
  (19)

При характерных значениях параметров ма-
териала, указанных в табл. 1, и оптимальных па-
раметрах режима сплавления (см. табл. 2) для 
сплава Ti6Al4V получим, что величина z0 состав-
ляет ~7 мкм. Характерное время прогрева такого 
слоя tz0

10 6λ ≈ − с. 
Таким образом в соответствии с формулой 

(9) величина времени распространения тепла tt 
практически полностью определяется развити-
ем процесса конвекции Марангони и в первом 
приближении составляет примерно 10−5 с.

Поскольку почти для всех рассмотренных 
материалов (за исключением сплава AlSi10Mg) 
t tz0

λ
≪ t

с  (см. табл. 3), для упрощения дальней-
шего анализа выражение (9) можно переписать 
в следующем виде:

 t
z

t F
Nu

=
2

α
.  (20)

3.3. Расчет минимального значения времени 
нагрева, прогрева и расплавления

Таким образом, значение времени, необхо-
димого для осуществления прогрева и расплав-
ления микрообъема при ПЛС, определяется как 
наибольшее из времен te и tt и составляет 10–5с. В 
случае сплава Ti6Al4V минимальное время обра-
ботки лазером одного микрообъема для получе-
ния сплошного материала с высокими свойства-
ми не должно быть меньше, чем 10 мкс. Если в 
первом приближении считать, что скорость ска-
нирования может быть определена как отноше-
ние диаметра пятна к времени обработки одного 
микрообъема, из вышеуказанного следует, что 
скорость движения лазерного луча (скорость 
сканирования) не должна превышать величину 
104 мм/с. Это соответствует режимам ПЛС, ис-
пользуемым для получения изделий с высокими 
физико-механическими свойствами [6, 65, 66].

4. ВРЕМЯ РАСТЕКАНИЯ

Растекание капли расплава по подложке об-
условлено разностью сил поверхностного натя-
жения капли и подложки ∆σ. При этом сопро-
тивление растеканию может контролироваться 
либо вязкостью расплава, либо инерционными 
силами. Для оценки вкладов этих факторов в ги-
дродинамике используется число Онезорге (Oh), 
выражение для которого имеет вид [67]:

 Oh
L L

1/2
=

( )
µ

ρ σ z

, (21)

где μ – динамическая вязкость, ρL  – плотность 
вещества капли, σL  – поверхностное натяжение 
на границе раздела жидкость–газ, z – характер-
ный размер капли (в данном случае считаем ха-
рактерный размер капли равным глубине обла-
сти проплавления).

При высоких значениях Oh сопротивление 
контролируется вязкостью, при малых – инер-
цией. При указанных в табл. 1 значениях параме-
тров величина Oh составляет ~10–2, следователь-
но, основной вклад в сопротивление растеканию 
вносят инерционные силы. Характерное время 
растекания капель по поверхности подложки в 
этом случае определяется формулой Рэлея [61]:

 t
V

R

L

S L
=

−











ρ

σ σ
0

1 2/

,  (22)

где ρL – плотность расплава, V0 – объем капли, 
σSи σL – поверхностное натяжение на границе 
твердое тело–газ и жидкость–газ соответствен-
но. При характерных значениях параметров, 
указанных в табл. 1, величина tR равна ~10–5 с, 
то есть имеет тот же порядок, что и величина tt, 
однако, как правило, меньше ее в несколько раз. 

Как видно из выражения (22), время растека-
ния существенно зависит от разности значений 
поверхностного натяжения расплава и подлож-
ки. Эта величина может варьироваться в доста-
точно широких пределах и зависит от химиче-
ского состава и температуры поверхности, по 
которой растекается капля.

 В условиях ПЛС одним из существенных 
факторов, влияющих на величину ∆σ, является 
наличие оксидов на поверхности подложки [68]. 
Эти оксиды могут возникать при взаимодей-
ствии материала подложки с кислородом, адсо-
рбированным на поверхности порошка, а также 
с остаточным кислородом, содержащимся в за-
щитном газе (например, аргоне), наполняющем 
камеру установки и используемом для ее продув-
ки в процессе ПЛС.

5. ОБСУЖДЕНИЕ
Как упоминалось выше, минимальное вре-

мя обработки элементарного объема, в течение 
которого обеспечивается формирование сплош-
ного материала, должно быть достаточным для 
осуществления каждого из указанных выше 
процессов: нагрева, прогрева, расплавления и 
растекания, и определяется временем протека-
ния самого “медленного” из них: 

 t t t tA = ( ) = −max сe t R, , .�10 5  (23)

Проанализируем факторы, влияющие на соот-
ношение характерных значений tе, tt, и tR. При-
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равнивая попарно полученные выше выражения 
для оценки характерных времен процессов (7), 
(20) и (22), можно получить условия на соотно-
шение геометрических параметров бассейна, па-
раметров обработки и параметров, на которые 
можно влиять, изменяя стратегию сканирования. 

Приравнивая время поглощения энергии, не-
обходимой для расплавления, tе и время распро-
странения тепла tt, получим:

 
z

d

B

W2 4
=

πα
ϕ

Nu �.  (24)

Приравнивая время распространения тепла tt 
и время растекания tR, получим выражение:

 
z

d

3 2

2

/

.=










α πρ
σ

Nu L
1/2

∆  (25)

Приравнивая время поглощения энергии, не-
обходимой для расплавления, tе и время растека-
ния tR, получим выражение:

 dz
W

B
1 2/ .=











ϕ ρ
σπ

L
1/2

∆
  (26)

Как видно из (24) – (26), число параметров, 
на которые можно непосредственно повлиять с 
помощью изменения режима сплавления, край-
не ограничено. В первую очередь, это геоме-
трические параметры бассейна: его глубина z и 
диаметр d, а также мощность лазера W. Темпе-
ратура подложки T0 в первом приближении вли-
яет только на время поглощения энергии. Таким 
образом время te можно уменьшать за счет повы-
шения этой температуры. Однако эта процедура 
сопряжена с определенными технологическими 
трудностями, поэтому для оптимизации режи-
мов используется достаточно редко.

Необходимо отметить, что в соотношения (24) 
и (25) входит число Нуссельта, вычисление кото-
рого сопряжено с рядом сложностей [63, 69]. При 
этом входящие в эти соотношения геометриче-
ские параметры характеризуют конечное состо-
яние бассейна расплава, и таким образом, также 
зависят от характера конвективного течения. Для 
дальнейшего анализа воспользуемся следующим 
приближением. Известно [63], что режимам, ко-
торые приводят к формированию мелкого и ши-
рокого бассейна, соответствует число Нуссельта, 
равное 2–3. Необходимо отметить, что такая фор-
ма бассейна во многих случаях приводит к непол-
ному проплавлению слоя порошка, либо непол-
ному его приплавлению к подложке (в литературе 
часто используется термин “несплавление” [10]). 
Режимы, при которых формируется относитель-
но равноосный “полукруглый” бассейн, харак-
теризуются числом Нуссельта в диапазоне 5–10. 
Неоднократно упоминалось, что такая форма 

бассейна является оптимальной для получения 
высокоплотного материала [63, 70]. Число Нус-
сельта, превышающее 12, соответствует бассей-
ну, глубина которого существенно превышает его 
ширину, что обычно приводит к нестабильности 
конвективного течения, приводящей к разбрыз-
гиванию и неравномерному остыванию расплав-
ленной области [17]. 

В этом приближении для качественного ана-
лиза поведения материала при сплавлении рас-
смотрим три типичных диапазона технологиче-
ских параметров, соответствующих неполному 
расплавлению материала, регулярному плавле-
нию с формированием сплошного материала и 
формированию материала с дефектами, связан-
ными с нестабильным конвективным течением. 
Этим диапазонам поставим в соответствие чис-
ла Нуссельта 2, 7 и 15 соответственно. Каждой 
величине числа Нуссельта поставим в соответ-
ствие характерное соотношение геометрических 
параметров бассейна расплава:

 
� �

�
�

Nu

Nu

Nu

= =
= =
= =

2 5

7 2

15

, ;

, ;

, .

d z

d z

d z

  (27)

Для анализа результатов моделирования бу-
дем использовать представление в виде карт. По 
горизонтальной оси отложим объемную плот-
ность мощности (VED) – величину, характери-
зующую энергию, поглощаемую единицей объ-
ема материала за время нахождения лазера “в 
точке”, и вычисляемую по формуле [2]:

 VED =
4ϕ
π

W

vdz
. (28)

По вертикальной оси отложим толщину слоя 
(z/2). Подставляя значения числа Нуссельта и со-
ответствующие соотношения геометрических па-
раметров (27) в формулы (24), (25) и (26), построим  
границы областей, для которых характерны раз-
личные соотношения времен te, tt и tR (рис. 1, 2). 

Из рис. 1 видно, что для сплава Ti6Al4V при 
малых значениях удельной плотности мощно-
сти и малых толщинах слоя (соответствующих 
малому размеру частиц порошка) определяю-
щую роль играет процесс растекания расплава, а 
при больших толщинах слоя – процесс поглоще-
ния энергии, необходимой для расплавления tе. 
С ростом удельной плотности мощности между 
ними возникает область, в которой определяю-
щую роль играет конвекция Марангони, и раз-
мер этой области увеличивается с ростом удель-
ной плотности мощности. 

При этом на аналогичной карте, построенной 
для стали 316L (рис. 2), область, соответствую-
щая конвекции Марангони как самому “медлен-
ному” процессу, присутствует при любых плот-
ностях мощности.
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Рис. 1. Карта в осях “объемная плотность мощности” – “толщина слоя” для ПЛС сплава Ti6Al4V. Режимы взяты из 
работы [10]. Треугольными маркерами выделены значения, вычисленные по формуле (24), круглыми маркерами – 
значения, вычисленные по формуле (25), а квадратными – вычисленные по формуле (26). В формулы были подставлены 
экспериментальные значения параметров режимов из работы [10] и значения геометрических параметров и числа 
Нуссельта из выражения (27). Линии представляют собой линейную аппроксимацию положений этих точек.
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Рис. 2. Карта в осях “объемная плотность мощности” – “толщина слоя” для ПЛС стали 316L. Взяты режимы из работы 
[56] для двух скоростей сканирования (1) – 1000 мм/с и (2) – 500 мм/с. Треугольными маркерами выделены значения, 
вычисленные по формуле (24), круглыми маркерами – значения, вычисленные по формуле (25), а квадратными – вы-
численные по формуле (26). В формулы были подставлены экспериментальные значения параметров режимов из работы 
[56] и значения геометрических параметров и числа Нуссельта из выражения (27). Линии представляют собой линейную 
аппроксимацию положений этих точек.
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Важно подчеркнуть, что, зная границы об-
ластей, соответствующих доминированию того 
или иного процесса, можно в дальнейшем опре-
делить области параметров, в которых возмож-
но создание качественного материала при оп-
тимальных (например, с экономической точки 
зрения) технологических режимах. Таким об-
разом предложенный подход позволяет сделать 
первый шаг к теоретическому определению тех-
нологических режимов, обеспечивающих полу-
чение высокоплотного материала методом ПЛС.

Важно отметить, что в данной работе не рас-
смотрены процессы, возникающие при охлажде-
нии. Для объяснения особенностей формирова-
ния структуры и зависящих от нее механических 
и эксплуатационных свойств ПЛС материалов 
необходимо построить модели таких процессов 
как кристаллизация, формирование структуры, 
а также диффузионное перераспределение ато-
мов легирующих элементов, что будет сделано в 
следующей работе.

6. ВЫВОДЫ
1) Разработаны подходы к оценке предельной 

скорости процесса послойного лазерного сплав-
ления, обеспечивающей получение материала с 
высокой плотностью.

2) Получены соотношения, которые позво-
ляют оценить времена характерных физических 
процессов, лимитирующих сплавление порошка 
в условиях ПЛС. 

3) Для ряда рассмотренных материалов: тита-
нового сплава Ti6Al4V, стали 316L, никелевого 
сплава Inconel 718, титана Ti Grade 2 установле-
но, что существует три основных процесса, ли-
митирующих скорость сплавления – процесс 
поглощения энергии, необходимой для расплав-
ления, процесс конвекции Марангони и про-
цесс растекания. 

4) В алюминиевом сплаве AlSi10Mg процесс 
распространения тепла контролируется не кон-
векцией Марангони, как в других рассмотрен-
ных материалах, а обычной теплопроводностью.

5) Показано, что, управляя геометрическими 
характеристиками бассейна расплава за счет под-
бора параметров технологического режима, таких 
как мощность, толщина слоя, диаметр пятна и др., 
можно добиться максимизации скорости ПЛС.

Работа выполнена при поддержке гранта 
РНФ 22-19-00271.

Авторы данной работы заявляют, что у них 
нет конфликта интересов.
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APPROACHES TO DETERMINING THE LIMITING RATE  
OF SELECTIVE LASER MELTING OF METALS AND ALLOYS
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The study provides a qualitative assessment of the maximum rate of metal powder processing, which en-
sures obtaining a high density product by selective laser melting. The maximum rate is determined by the 
characteristic time of the main physical processes for the formation of a solid material in the course of 
selective laser melting: heating, melting, and spreading.
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Изучена термическая стабильность однофазных сплавов системы Ni–Cr (2, 5, 12.5 ат.% Cr), в ко-
торых при деформации сдвигом под давлением сформирована субмикрокристаллическая (СМК) 
структура. Проанализировано изменение при отжиге твердости, размера зерна и однородности 
рекристаллизованной структуры. Легирование никеля хромом повышает температуру начала 
рекристаллизации деформированного сплава на 150–250°С и температуру начала интенсивно-
го роста зерна на 200–400°С в соответствии с увеличением содержания хрома. В исследованных 
СМК-сплавах рекристаллизация развивается путем опережающего роста отдельных центров. 
Увеличение содержания хрома в сплаве от 2 до 12.5% способствует уменьшению размера зерна и 
повышению размерной однородности рекристаллизованной структуры.
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ВВЕДЕНИЕ

Сильнодеформированные металлы и спла-
вы с субмикрокристаллической (СМК) структу-
рой могут проявлять как низкую, так и высокую 
термическую стабильность. Низкая термическая 
стабильность, т. е. быстрый рост зерна при нагре-
ве, в таких материалах связана главным образом 
с большой накопленной энергией деформации 
[1–3]. Значительная движущая сила роста зерна 
даже при относительно низких гомологических 
температурах может вызвать аномальный рост 
отдельных зерен [4]. Однако в некоторых случаях 
наблюдают стабилизацию зеренной структуры в 
СМК-материалах [4, 5]. В работе [6] установлено, 
что СМК и нанокристаллические сплавы терми-
чески стабильны при определенном размере зер-
на, который уменьшается с увеличением концен-
трации растворенного элемента. 

Часто высокую стабильность СМК-материа-
лов связывают с протеканием в них при нагреве 
непрерывной рекристаллизации, а низкую – с 
развитием прерывистой [2, 7], причем изменить 
характер рекристаллизации материала можно 
варьированием легирования. Например, терми-
ческая стабильность СМК-никеля существенно 

зависит от его чистоты. В никеле чистотой бо-
лее чем 99.96 мас.% развивается прерывистая 
рекристаллизация, по завершении которой от-
дельные зерна в субмикрозернистой матрице 
достигают размеров потенциальных зародышей 
вторичной рекристаллизации [2, 8]. В никеле 
чистотой 99.5 мас.% непрерывная рекристал-
лизация позволила получить более однородную 
по размеру зеренную структуру [2]. Тем не ме-
нее авторы работы [2] отмечают, что в послед-
нем случае одновременно с непрерывной ре-
кристаллизацией развивается прерывистая, т. е. 
некоторые зерна имеют преимущество в росте. 
Легирование, по-видимому, может привести к 
уменьшению различия в скорости роста отдель-
ных зерен и таким образом повысить размерную 
однородность рекристаллизованной структуры. 
В работах [3, 9] установлено, что термическую 
стабильность СМК-никеля можно повысить пу-
тем легирования небольшим количеством хро-
ма, железа или ванадия. При этом отмечен рост 
термической стабильности при увеличении со-
держания хрома от 1 до 3 мас.%. В то же время 
нельзя априорно утверждать, что термическая 
стабильность сплавов никель–хром при увели-
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чении содержания хрома будет непрерывно по-
вышаться. Так, в работе [10] показано, что тем-
пература рекристаллизации холоднокатаных 
сплавов Ni–Cr при увеличении содержания хро-
ма от 20 до 42 мас.% меняется немонотонно. При 
этом изменялась также текстура деформации и 
текстура рекристаллизации. Известно [11], что 
изменение текстуры деформации, связанное 
с заметным снижением ЭДУ сплава никель–
хром, происходит при содержании хрома более 
13 мас.%. Следует отметить, что при содержании 
Cr более 20 мас.% возможно выделение интер-
металлида [12].

Поэтому представляет интерес исследование 
термической стабильности СМК-структуры в 
сплавах никеля с содержанием хрома более 1 и 
менее 13 мас.%.

Целью настоящей работы является исследо-
вание процесса рекристаллизации сплавов Ni-
(2, 5, 12.5) ат.% Cr, в которых при деформации 
сдвигом под давлением создана СМК-структура.

МЕТОДИКА ПРОВЕДЕНИЯ 
ЭКСПЕРИМЕНТА

Исследованы образцы Ni (99.98 мас.%) и спла-
вов Ni–Cr с содержанием хрома 2, 5 и 12.5 ат.%. 
Далее в работе сплавы будут обозначаться соот-
ветственно Ni–2Cr, Ni–5Cr, Ni–12.5Cr. Образцы 
для деформации в виде дисков имели диаметр 5 
мм и толщину 0.3 мм. Плоскость образцов ни-
келя соответствовала плоскости {111} монокри-
сталла, образцы сплавов вырубали из отожжен-
ных нетекстурованных лент. Средний размер 
зерна составил около 20 мкм в сплавах Ni–2Cr, 
Ni–12.5Cr и 10 мкм в сплаве Ni–5Cr. Деформа-
цию осуществляли методом “сдвиг под давлени-
ем” (СПД) при комнатной температуре поворо-
том наковальни на 10 оборотов. Приложенное 
давление составляло 8 ГПа, скорость вращения 
наковальни – 1 об/мин. Истинная деформация 
(е), рассчитанная в соответствии с методикой, 
изложенной в работе [13], на расстоянии 1.5 мм 
от центра образца составила 9.0–9.4. 

Изотермический отжиг деформированных 
образцов проводили в вакуумной печи в тече-
ние 1 ч. Температуру отжига изменяли от 200 до 
600°С с шагом 100°С. В никеле максимальная 
температура отжига составляла 350°С.

Твердость сплавов после деформации и по-
сле отжига измеряли на приборе ПMТ-3 при на-
грузке 0.5 Н по двум взаимноперпендикулярным 
диаметрам образца (шаг 0.25 мм). Погрешность 
измерения твердости составляла 5%.

Микроструктуру исследовали на сканирую-
щих электронных микроскопах QUANTA 200 

Philips (Нидерланды) и Tescan MIRA LMS (Че-
хия), оснащенных приставкой для анализа кар-
тин дифракции обратно рассеянных электро-
нов (EBSD), и просвечивающем электронном 
микроскопе JEM200CX (Япония). Сканирую-
щая электронная микроскопия (СЭМ) позволи-
ла исследовать микроструктуру на расстоянии 
1.0 – 1.5 мм от центра образцов, а просвечиваю-
щая – на расстоянии 1.5  ± 0.2 мм. С помощью 
ПЭМ методом обратных диаметров определяли 
размеры микрокристаллитов, зародышей ре-
кристаллизации и мелких рекристаллизованных 
зерен (менее 5 мкм). Использовали как светло-
польные, так и темнопольные изображения в 
рефлексе типа {111}. Погрешность определения 
составила менее 10%. Для определения среднего 
размера рекристаллизованного зерна по данным 
СЭМ использовали метод эквивалентных диа-
метров. 

РЕЗУЛЬТАТЫ ИССЛЕДОВАНИЯ

Исследование микроструктуры показало, что 
реализованная деформация обеспечила фор-
мирование СМК-структуры как в никеле, так и 
во всех исследованных сплавах. СМК-структу-
ра образована упругоискаженными микрокри-
сталлитами, разориентированными на большие 
углы (рис. 1а). Следует отметить, что в никеле 
и в сплаве с минимальным содержанием хро-
ма наблюдаются отдельные микрокристаллиты, 
содержащие субструктуру с малоугловыми ра-
зориентировками (рис. 1б). На рис. 1в приве-
дена зависимость среднего размера микрокри-
сталлитов от содержания хрома в СМК-сплавах. 
Видно, что легирование 2% Cr практически не 
влияет на средний размер элементов структуры 
(d=140 нм). В сплаве, содержащем 5% Cr, сред-
ний размер уменьшился до 100 нм, а в сплаве с 
12.5% Cr составил 80 нм. 

Характер изменения твердости исследован-
ных сплавов в результате легирования, деформа-
ции, приводящей к формированию СМК-струк-
туры, и отжига при различных температурах 
показан на рис. 2. Видно, что легирование хро-
мом приводит к повышению твердости сплавов. 
Эта закономерность сохраняется и после дефор-
мации. Твердость СМК-сплавов, независимо 
от содержания хрома, превышает твердость со-
ответствующего исходного сплава примерно на 
3 ГПа.

Отжиг при 200°С не привел к изменению 
твердости деформированного сплава Ni–2Cr, 
в то время как в никеле твердость в результа-
те такого отжига понизилась более чем в 2 раза. 
Исследование микроструктуры показало, что 

https://www.imp.uran.ru/?q=ru/oborudovanie_ckp#236589
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отжиг при 200°С приводит к завершению ре-
кристаллизации СМК-никеля с формировани-
ем микроструктуры со средним размером зерна 
~3 мкм, но размер отдельных зерен превышает 
30 мкм (рис. 3а). Таким образом, формирующа-
яся в никеле структура характеризуется высокой 
размерной неоднородностью. В сплаве Ni–2Cr 
при этой температуре первичная рекристалли-
зация только начинается. Она развивается путем 
роста отдельных микрокристаллитов на фоне 
СМК-матрицы (рис. 3б). Средний размер ми-
крокристаллитов практически не меняется, как 

и после деформации, в некоторых зернах наблю-
дается субструктура. Наиболее крупные расту-
щие зерна имеют размер 0.6 мкм.

В результате отжига при 300°С твердость ни-
келя упала практически до исходного (до де-
формации) значения и после отжига при 350°С 
больше не снижалась. Во всех исследованных 
сплавах твердость снижается существенно мень-
ше (рис. 2). В сплаве с максимальным содержа-
нием хрома понижение твердости минимальное, 
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Рис. 1. Микроструктура сплавов Ni–12.5Cr (а) и Ni–2Cr (б) после деформации СПД и зависимость среднего раз-
мера микрокристаллитов от содержания хрома (в); а, б – темнопольные изображения в рефлексе типа (111)γ, 
ПЭМ.
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Рис. 2. Влияние легирования хромом на твердость никеля 
при деформации СПД и последующем отжиге.
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Рис. 3. Микроструктура никеля (а) и сплава Ni–2Cr (б) по-
сле деформации СПД и отжига при 200°С, 1 ч; а – EBSD-
карта зерен в произвольных цветах, СЭМ; б – темнополь-
ное изображение в рефлексе типа (111)γ, ПЭМ.
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около 1 ГПа. Эти изменения твердости согласу-
ются со структурными изменениями (рис. 4).

В сплаве Ni–2Cr рекристаллизация при 300°С 
практически завершилась (рис. 4а), но на рас-
пределении границ по углам разориентировки 
наблюдается малоугловой максимум (рис. 4б). 
ПЭМ-исследование показывает, что в структуре 
еще остаются небольшие нерекристаллизован-
ные участки (рис. 4в). В сплаве Ni–2Cr в отличие 
от никеля средний размер рекристаллизованно-
го зерна не превышает 1 мкм.

В сплавах с большим содержанием хрома ре-
кристаллизация запаздывает: в сплаве Ni–5Cr 
на фоне СМК-матрицы наблюдаются отдельные 
крупные (до 2.3 мкм) зерна (рис. 4г), при этом 
отношение максимального к среднему размеру 
зерна (dмакс/dср) близко к 7, а в сплаве Ni–12.5Cr 
только оформляются центры рекристаллизации 
(рис. 4д). 

Увеличение температуры отжига до 400°С 
приводит к дальнейшему снижению твердости, 
более сильному в сплаве с 2% Cr. В сплаве с со-
держанием хрома 12.5% изменение твердости не-
значительное – не выходит за пределы погреш-
ности измерения. Такой отжиг в сплаве Ni–2Cr 
привел к значительному росту отдельных рекри-

сталлизованных зерен при сохранении неболь-
ших участков нерекристаллизованной матрицы 
(рис. 5а, б). Отдельные рекристаллизованные 
зерна достигают 100 мкм при среднем размере 
зерна менее 5 мкм, т. е. отношение dмакс/dср пре-
вышает 20. В сплаве Ni–5Cr по данным СЭМ 
рекристаллизация завершена (рис. 5в), однако 
данные ПЭМ показывают наличие нерекристал-
лизованной структуры (рис. 5г). 

Отношение dмакс/dср в этом сплаве составляет 
15. В сплаве Ni–12.5Cr рекристаллизация нахо-
дится на стадии роста отдельных зерен (рис. 5д). 
Такой же характер структуры сохраняется в этом 
сплаве и после отжига при 500°С. Отдельные бо-
лее крупные рекристаллизованные зерна имеют 
размер около 1.8 мкм при среднем размере эле-
ментов структуры 0.24 мкм (dmax/dср =6).

Микроструктура сплава Ni–5Cr после от-
жига при 500 и 600°С представлена на рис. 6. 
Видно, что рекристаллизация практически за-
вершилась. В структуре наблюдается множе-
ство двойников отжига, многие зерна форми-
руют уравновешенные тройные стыки. Но на 
ПЭМ-изображении наблюдаются отдельные 
микрокристаллиты, “зажатые” между рекри-
сталлизованными зернами. В сплаве Ni–12.5Cr 
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Рис. 4. Микроструктура (а, в) и гистограмма распределения зерен по углам разориентировки (б) сплава 
Ni–2Cr и микроструктура сплавов Ni–5Cr (г) и Ni–12.5Cr (д) после деформации СПД и отжига при 
300°С, 1 ч; а – EBSD-карта зерен в произвольных цветах, СЭМ; в, г – светлопольные изображения, 
ПЭМ.
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подобная структура наблюдается только после 
отжига при 600°C. Средний размер зерен соглас-
но ПЭМ-исследованию составляет 1 мкм. В то 
же время СЭМ-исследование показывает, что 
средний размер элементов структуры в сплавах 
Ni–5Cr и Ni–12.5Cr после СПД и отжига при 
600°С составляет 1.2–1.8 мкм, а отношение dmax/
dср – 4–5. 

ОБСУЖДЕНИЕ РЕЗУЛЬТАТОВ

Термическую стабильность СМК-материа-
ла можно оценить, используя разные критерии. 
В работе [3] стабильность СМК-никеля в зави-
симости от содержания легирующих элементов 
определяли по изменению твердости при отжи-
ге. Применение данного критерия к результатам 
настоящей работы показывает, что легирование 
никеля 2% хрома приводит к повышению темпе-
ратуры начала разупрочнения СМК-никеля на 
100°С (до 300°С, рис. 2). Максимальной стабиль-
ностью обладает сплав Ni–12.5Cr, кардинальное 
падение твердости которого (практически в 2 

раза) происходит только в результате отжига при 
600°С. Однако отжиг при 300°С уже приводит к 
заметному разупрочнению: снижение твердо-
сти сплава Ni–12.5Cr составляет ~20%, а сплава 
Ni–5Cr – 40%. Кроме того, в сплаве Ni–12.5Cr 
изменение твердости при отжиге немонотон-
но: после отжига при 500°С наблюдается ее не-
большой рост. Такой рост может быть вызван, 
например, сегрегацией атомов Cr по границам 
зерен, обусловленной ускоренной диффузией 
по границам микрокристаллитов [14]. Методы 
структурного анализа не позволяют зафикси-
ровать наличие сегрегаций. В работе [15] теоре-
тически показано, что наличие примесных ато-
мов на границах влияет на энергию активации и 
температуру начала рекристаллизации. Поэтому 
следует принять во внимание другие критерии 
термической стабильности: температуру нача-
ла рекристаллизации, температуру начала бы-
строго роста зерен и размерную однородность 
структуры. Для СМК-материалов также важна 

70 мкм 0.5 мкм 5 мкм 1 мкм
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Рис. 5. Микроструктура сплава Ni–2Cr (а, б), Ni–5Cr (в, г) и Ni–12.5Cr (д) после деформации СПД и отжига при 400°С, 
1 ч; а, в – EBSD-карты зерен в произвольных цветах, СЭМ; б, г, д – светлопольные изображения, ПЭМ.
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максимальная температура, при которой еще со-
храняется субмикронный размер зерна.

Анализ структуры показал, что в сплаве  
Ni–2Cr первые центры рекристаллизации 
оформляются из сформировавшихся при де-
формации микрокристаллитов уже при 200°С. 
Но рекристаллизация охватывает большой объ-
ем материала только при 300°С (рис. 4). Поэто-
му температуру начала рекристаллизации этого 
сплава можно считать близкой к 300°С. С увели-
чением содержания хрома до 5% при данной тем-
пературе отдельные центры рекристаллизации 
достигают размеров более 2 мкм. Следует отме-
тить, что и после отжиге в течение 1 ч при более 
высокой температуре (400°С) в сплаве Ni–5Cr  
рекристаллизация еще не завершена, доля рекри-
сталлизованной структуры приближается к 90%.  
В сплаве с максимальным содержанием хрома 
12.5% температура начала рекристаллизации 
увеличивается до 400°С, и доля рекристаллизо-
ванной структуры не превышает 20% (рис. 5).

Изменение среднего размера зерна при от-
жиге приведено на рис. 7. Видно, что темпера-
тура начала быстрого роста зерна для никеля 
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Рис. 6. Микроструктура сплава Ni–5Cr (а–г) и Ni–12.5Cr (д, е) после деформации СПД и отжига при 500°С (а, б) и 600°С 
(в–е), 1 ч; а, в, д – EBSD-карты зерен в произвольных цветах, СЭМ, б, г, е – светлопольные изображения, ПЭМ.
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Рис. 7. Влияние легирования хромом на средний размер 
зерна никеля после СПД-деформации и отжига.
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составляет 200°С, для сплавов: Ni–2Cr – 400°С,  
Ni–5Cr – 500°С, Ni–12.5Cr – 600°С. Таким обра-
зом, согласно этому критерию, повышение содер-
жания легирующего элемента приводит к непре-
рывному повышению термической стабильности 
СМК-сплава. Анализ стабильности структуры 
с позиций сохранения субмикронного размера 
зерна приводит к аналогичным выводам.

Важным критерием термической стабильно-
сти зеренной структуры служит размерная од-
нородность. Для ее оценки обычно использу-
ют коэффициент вариации линейных размеров 
(отношение среднеквадратичного отклонения 
к среднему размеру зерна) или отношение мак-
симального размера к среднему размеру зерна. 
Коэффициент вариации (К) однородной по раз-
меру структуры близок к 0.5, значение К больше 
или равное 1 свидетельствует о размерной неод-
нородности структуры. Согласно [16], при соот-
ношении dмакс/dср больше 5 структура склонна к 
вторичной рекристаллизации, что указывает на 
ее низкую термическую стабильность. 

На рис. 8, рис. 9 приведены гистограммы рас-
пределения зерен по размерам для исследован-

ных материалов, а в таблице значения dср, К и 
dмакс/dср. Гистограммы, полученные для никеля 
и сплава Ni–2Cr (рис. 8), одномодальные, но на 
них наблюдаются “хвосты” в области больших 
размеров, которые соответствуют отдельным 
крупным зернам. Наибольшие размеры зерен 
были зафиксированы в сплаве Ni–2Cr после от-
жига при 400°С. В сплаве с малым содержани-
ем хрома показатели однородности структуры 
оказались даже хуже, чем в никеле (см. табл.). 
Следовательно, такое легирование (2%) отри-
цательно влияет на термическую стабильность 
СМК-материала с точки зрения однородности 
структуры.

Легирование большим количеством хрома  
(5 и 12.5%) не позволяет избежать опережающе-
го роста отдельных зерен, о чем свидетельствуют 
“хвосты” на гистограммах распределения зерен 
по размерам (в сплаве Ni–5Cr после отжига при 
300–500°С, а в сплаве Ni–12.5Cr при 400, 500°С). 
При этом неоднородность структуры с ростом 
температуры отжига в обоих сплавах сначала 
усиливается, а затем имеет тенденцию к осла-
блению (см. табл. 1). После отжига при 600°С 
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пик распределения смещается в сторону боль-
ших размеров, а на месте “хвоста” распределе-
ния формируется второй пик, расположенный, 
однако, близко к основному. Таким образом, хо-
тя распределение и приобретает бимодальную 
форму, согласно данным таблицы, при этой тем-
пературе отжига вторичная рекристаллизация в 
обоих сплавах не развивается. 

Сопоставление данных рис. 8 и рис. 9 пока-
зало, что чем больше содержание хрома в сплаве 
Ni–Cr, тем медленнее растут первые отдельные 
зерна, и тем меньше они по размеру при оди-
наковой степени развития рекристаллизации. 
Таким образом, хотя легирование хромом и не 
препятствует опережающему росту отдельных 
зерен на начальном этапе рекристаллизации, 
но позволяет получить в отожженных сплавах 
Ni–5Cr и Ni–12.5Cr мелкозернистую рекристал-
лизованную структуру за счет торможения дви-
жения границ сегрегациями атомов Cr. Средний 
размер зерна в этих сплавах после отжига при 
600°С, 1 ч составляет менее 2 мкм, максималь-
ный – менее 10 мкм.

ВЫВОДЫ

Для установления влияния содержания хро-
ма на термическую стабильность однофазных 
СМК-сплавов системы Ni–Cr проанализиро-
вано изменение при отжиге твердости, разме-
ра зерна и однородности рекристаллизованной 
структуры при изменении концентрации хрома 
от 2 до 12.5 ат.%. Получены следующие резуль-
таты.

1) Легирование никеля хромом приводит к 
повышению температуры начала рекристалли-
зации деформированного сплава с СМК-струк-
турой на 150–250°С. Температура начала ре-
кристаллизации сплавов Ni–2Cr и Ni–5Cr 
составляет 300°C, а сплава Ni–12.5Cr – 400°С. 
Температура начала интенсивного роста зерна 
с повышением содержания хрома увеличивается 

от 200°С в никеле до 400, 500 и 600°C в сплавах 
Ni–2Cr, Ni–5Cr и Ni–12.5Cr соответственно.

2) В исследованных СМК-сплавах никель–
хром рекристаллизация, как и в чистом никеле, 
развивается путем опережающего роста отдель-
ных центров. Увеличение содержания хрома в 
сплаве от 2 до 12.5 ат.% способствует уменьше-
нию размера зерна и повышению размерной од-
нородности рекристаллизованной структуры. 

3) Опережающий рост отдельных зерен на на-
чальном этапе рекристаллизации не препятству-
ет получению в сплавах Ni–5Cr и Ni–12.5Cr по-
сле деформации СПД с е=9 и отжига при 600°С, 
1 ч однородной мелкозернистой рекристалли-
зованной структуры. Структура характеризу-
ется параметрами: средний размер зерна менее 
2 мкм, максимальный – менее 10 мкм, коэффи-
циент вариации линейных размеров 0.7, отно-
шение максимального размера к среднему раз-
меру зерна 4–5.

Работа выполнена в рамках государствен-
ного задания МИНОБРНАУКИ России (те-
ма “Давление”, № 122021000032-5). Работа вы-
полнена с использованием оборудования ЦКП 
“Испытательный центр нанотехнологий и пер-
спективных материалов” ИФМ УрО РАН. Ав-
торы благодарят В.П. Пилюгина за проведение 
деформации. 
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EFFECT OF CHROMIUM CONTENT ON THE THERMAL STABILITY  
OF SINGLE-PHASE SUBMICROCRYSTALLINE Ni–Cr ALLOYS
K. Yu. Karamyshev1, *,  L. M. Voronova1,  T. I. Chashchukhina1,  M. V. Degtyarev1

1M.N. Miheev Institute of Metal Physics of Ural Branch of Russian Academy of Sciences, Ekaterinburg, 620108 Russia
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The thermal stability of single-phase Ni–Cr alloys (with 2, 5, and 12.5 at % Cr), in which the submicro-
crystalline (SMC) structure is formed by high-pressure torsion, is studied. Annealing-induced variations 
of the hardness and grain size, and changing the uniformity of recrystallized structure are analyzed. The 
alloying of nickel with chromium increases the temperature of the onset of recrystallization of deformed 
alloy by 150–250°С and temperature of the onset of active grain growth by 200–400°С in accordance with 
the increase in the chromium content. The recrystallization of the studied SMC alloys develops via the 
priority growth of individual nuclei. The increase in the chromium content in the alloys from 2 to 12.5% 
favors the decrease in the grain size and increase in the size uniformity of the recrystallized structure. 

Keywords: nickel–chrome alloy, QMS structure, recrystallization, thermal stability
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Выполнено комплексное исследование влияния горячей прокатки на структурно-фазовые пре-
вращения и физико-механические свойства метастабильного (a+b)-сплава с эффектом памяти 
формы Cu–41 мас.%Zn. Структурно-фазовые превращения были изучены методами оптической 
и электронной микроскопии, рентгенофазового анализа и дифференциальной сканирующей ка-
лориметрии (при нагреве). Обнаружено, что в сплаве происходит промежуточное бейнитное пре-
вращение наряду с образованием мартенситных фаз. Установлены особенности механического 
поведения сплава при испытаниях методом одноосного растяжения образцов после горячей про-
катки и последующих термических обработок. Установлено, что горячая прокатка с суммарным 
обжатием на 90% и последующая термическая обработка приводят к увеличению пластичности 
сплава до 48%. 
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ВВЕДЕНИЕ

Сплавы с одно- или многократно цикличе-
ски обратимыми эффектами памяти формы 
(ЭПФ), гигантской сверхупругостью и демп-
фированием, обусловленными термоупругим 
мартенситным превращением (ТМП), пред-
ставляют особый класс новых практически важ-
ных интеллектуальных конструкционных поли-
функциональных материалов [1–7]. Известно, 
что они обладают гигантскими калорическими 
эффектами, включающими магнитокалори-
ческие, электрокалорические, барокалориче-
ские, эластокалорические, которые могут быть 
востребованы в эффективных экологических 
термо-холодильных технологиях [8–11]. В раз-
личных сплавах с ЭПФ калорические эффекты 
могут быть реализованы за счет внешних темпе-
ратурных, силовых, магнитных и электрических 
воздействий, обеспечивающих ТМП. Весьма 
перспективными являются медные b-сплавы с 

ТМП и ЭПФ систем Cu–Zn, Cu–Zn–Al, Cu–
Zn–Sn, Cu–Al–Ni и других, которые отличаются 
гораздо меньшей стоимостью, лучшими тепло- 
и электропроводностью, технологической об-
рабатываемостью по сравнению с теми же спла-
вами никелида титана [1–4]. Медные сплавы в 
монокристаллическом состоянии демонстриру-
ют превосходные характеристики ЭПФ. Однако 
в обычном крупнозернистом состоянии сплавы 
разрушаются при незначительных нагрузках, 
что, очевидно препятствует реализации ЭПФ [2, 
3, 8, 12]. И одной из ключевых причин, препят-
ствующих практическому использованию дан-
ных медных сплавов с ЭПФ, является их интер-
кристаллитная хрупкость.

В предпочтительных для практического при-
менения двухкомпонентных сплавах Cu–Zn, с 
концентрацией цинка, соответствующей обла-
сти составов β-фазы, ТМП происходит при низ-
ких температурах. В β-сплавах Cu–Zn, как и в 
β-сплавах Cu–Al–Ni, кинетику распада высоко-
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температурной β-фазы можно контролировать 
за счет концентрации легирующих элементов, 
применяемой деформации, термической об-
работки и закалочной среды. При быстром ох-
лаждении неупорядоченная β-фаза испытывает 
фазовый переход “порядок–беспорядок” c об-
разованием и ростом зерен новой β2- или β1-фа-
зы с упорядоченной структурой типа B2 или D03 
соответственно.

В наших работах [13–17] было установле-
но существенное упрочнение медных сплавов с 
ЭПФ за счет радикального уменьшения размера 
зерен при большой пластической деформации и, 
соответственно, увеличения протяженности их 
границ. Различные иные методы модификации 
сплавов, такие как легирование, термообработ-
ка, быстрая закалка, порошковая металлургия и 
ряд других не обеспечивали заметного измельче-
ния зеренной структуры данных сплавов и улуч-
шения их пластичности [12]. 

Поэтому целью данной работы является ис-
следование влияния большой пластической де-
формации методом горячей прокатки на фа-
зовый состав, микроструктуру и механические 
свойства метастабильного поликристаллическо-
го (α+β)-сплава Cu–41 мас.%Zn с эффектом па-
мяти формы.

МАТЕРИАЛЫ  
И МЕТОДЫ ИССЛЕДОВАНИЙ

Сплав Сu–41%Zn (в мас.%) был выплавлен 
из высокочистых компонентов Cu, Zn (чисто-
той 99.99%). Слитки сплава подвергали горячей 
ковке в пруток сечением 10×10 мм при 800°С 
и закалке в воде. Затем сплав деформировали 
прокаткой при высокой температуре. Прокат-
ку выполняли в плоских валках без подогрева, 
что приводило к остыванию заготовки до темпе-
ратур 600–700°С при каждом проходе, поэтому 
заготовку вновь выдерживали при температу-
ре 800°С в печи в течение 3–5 минут. Таким же 
образом повторяли последующие проходы для 
достижения суммарного обжатия 90% (10 про-
ходов). После последнего прохода полученную 
заготовку в виде полосы толщиной 1 мм, шири-
ной 20 мм и длиной 150 мм подвергали нагреву 
в печи с выдержкой 3 мин при 800°С и закалке в 
ледяной воде. Дополнительно проводили отжиг 
ряда образцов при температуре 120°C, 5 мин и 
при 200°С, 2 ч. 

Структуру и фазовый состав изучали метода-
ми рентгеновской дифрактометрии (РД), опти-
ческой металлографии (ОМ), растровой (РЭМ) 
и просвечивающей (ПЭМ) электронной микро-
скопии. РД выполняли на дифрактометре ДРОН 

3М в монохроматизированном излучении Cu Kα. 
Использовали ПЭМ Tecnai G2 30 и JEOL 200-CX 
при ускоряющем напряжении 300 и 200 кВ соот-
ветственно, и РЭМ Tescan Mira (Чехия) с полевой 
термоэмиссионной пушкой при 30 кВ. Данные 
по дифференциальной сканирующей калориме-
трии (ДСК) были получены с помощью прибо-
ра синхронного термического анализа STA 449 
F3 Jupiter (Германия) в атмосфере азота при на-
греве в интервале температур 20–500°С со ско-
ростью 20°С/мин. Для обработки ДСК данных 
использовали программный пакет NETZSCH 
Proteus  Analysis®. Механические свойства пло-
ских образцов измеряли при комнатной темпе-
ратуре на универсальной машине Instron 5982 
(Великобритания). Размер образцов для испы-
таний на растяжение составлял: длина рабочей 
части 24 мм, ширина 7 мм, толщина 1 мм, радиус 
закругления 1.5 мм. Скорость растяжения была 
1 мм/мин согласно ГОСТ 11701–84. Коэффици-
ент деформационного упрочнения (КДУ) рас-
считывали на площадке текучести, определив tg 
угла наклона кривой в точках пересечения каса-
тельных выше предела текучести σ0.2.

РЕЗУЛЬТАТЫ ИССЛЕДОВАНИЙ

На рис. 1а приведена рентгеновская диф-
рактограмма, из которой следует, что закален-
ный сплав Сu–41%Zn находится в двухфазном  
a(ГЦК)- и b(ОЦК)-состоянии. Судя по соотно-
шению интенсивностей отражений 111a и 110b с 
близкими углами 2q, количество a-фазы в спла-
ве было близко массовой концентрации b-фазы. 
Параметры элементарных ячеек aГЦК=0.3685 нм, 
aОЦК=0.2939 нм. 

Рентгенофазовый анализ сплава Cu–41%Zn 
после горячей прокатки показал, что в нем прак-
тически отсутствовала b-фаза, но присутствова-
ла α(ГЦК)-фаза и бейнитная смесь фаз 3R/9R 
(рис. 1б). Фазы типа 3R/9R были подробно опи-
саны в работах [18–21].

Дополнительный отжиг при 120°С привел 
к образованию некоторого количества b-фазы 
(рис. 1в). Однако отжиг при более высокой тем-
пературе 200°С (вместо 120°С) не вызвал появ-
ления b-фазы (рис. 1г). Данные особенности 
изменения соотношения фаз a(ГЦК) + b(ОЦК) 
обусловлены необычным видом границы рас-
творимости Zn в a-фазе на диаграмме фазовых 
равновесий системы Cu–Zn, которой вначале 
в области снижения от высоких температур до 
температуры Курнакова (TК≈460°С) соответ-
ствует рост концентрации Zn, а затем ее резкое 
уменьшение (от 38 до 30 мас.% при 100°С). На-
против, монотонный ход границы растворимо-
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сти Zn в b-фазе отвечает росту концентрации Zn 
при уменьшении температуры. 

Анализ микроструктуры показал, что α-зер-
на, вытянутые в направлении прокатки, имели 
искривленные границы, между которыми по пе-
риферии располагалась бейнитная пакетная ми-
кроструктура (рис. 2). Бейнит в данных сплавах 
характеризуется чередованием тонких пластин 
3R (с укладкой плотноупакованных плоскостей 
по типу-ABC) и 9R (с укладкой-ABCBCACBA) 
[2]. Наличие в сплавах Cu–Zn тонкопластин-
чатой структуры чередующихся (3R/9R) орто-
ромбической (9R) и тетрагональной (3R) фаз, 
образующих бейнитные пакеты, согласуется с 
полученными дифрактограммами (см. рис. 1в, г) 
и литературными данными [2, 19–21].

Можно отметить основные особенности бей-
нитной микроструктуры сплава Cu–41%Zn. 
Бейнит имел однонаправленную структуру па-
раллельных пластин (см. рис. 2г). Зернам α-фа-

зы отвечал более светлый ОМ-контраст, но бо-
лее темный при РЭМ-анализе при близких 
линейных размерах зерен. Точечный контраст, 
особенно четко видимый на изображениях зе-
рен a-фазы при большем увеличении на рис. 2г, 
может быть обусловлен эффектом визуализации 
распада a-фазы с выделением изолированных и 
обогащенных цинком b′-частиц b-фазы.

На рис. 3 представлены типичные кривые 
растяжения сплава Cu–41%Zn после горячей 
прокатки. В целом, сплав после горячей прокат-
ки продемонстрировал по сравнению с закален-
ным состоянием [7] более высокую пластичность 
d=48% при снижении значений пределов проч-
ности σB и текучести σ0.2 до 330 MПa и 107 МПа 
соответственно (см. табл. 1). Этот эффект опре-
деляет мощный ресурс использования горячей 
пластической деформации и последующего на-
грева в однофазную b-область для обеспече-
ния формоизменения элементов конструкций с 
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Рис. 1. Рентгеновские дифрактограммы сплава Сu–41%Zn после закалки (а), горячей прокатки с обжатием 90% 
(б), последующего отжига 120°С, 5 мин (в) или 200°С, 2 ч (г) и соответствующие штрихдиаграммы отражения hkl 
a(ГЦК), 3R, 9R и b(ОЦК)-фаз.



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ      том 125       № 9       2024

1096 СВИРИД и др. 

ЭПФ. Коэффициент деформационного упроч-
нения после горячей прокатки немного умень-
шается, поскольку σB в два раза ниже, чем предел 
прочности закаленного сплава. 

В ходе испытаний на растяжение был обна-
ружен нетипичный вид кривых деформации. 
Наблюдаемое “ступенчатое” или “зубчатое” по-
ведение кривой деформации обычно связыва-
ют с эффектом двойникования или с эффектом 
Киркендалла. Подобное явление часто наблю-
дается в трип-сталях [7], а также мы наблюдали 
подобный эффект в сплавах Cu–Ni–Al-(B) [22]. 
Дополнительно проведенный отжиг при тем-
пературе 200°С, 2 ч способствовал повышению 
предела текучести до 120 МПа, предела прочно-
сти до 355 МПа и КДУ (см. табл. 1). Такое из-
менение механических характеристик можно 

100 мкм 50 мкм

20 мкм50 мкм

(а) (б)

(в) (г)

Рис. 2. ОМ- (а, б) и РЭМ- (в, г) изображения микроструктуры сплава Cu–41%Zn после горя-
чей прокатки с обжатием 90% и закалки в воде. На ОМ-изображениях a-зерна более светлые 
по контрасту. На РЭМ-изображениях a-зерна более темные, а расположенные между ними 
3R/9R зерна–светлые. Однонаправленная структура бейнита указана стрелками (г).

350

300

250

200

150

100

50

0

σ,
 М

П
а

0 5 10 15 20 

δ, %
25 30 35 40 45 50

28 30 32 34 36 38 40 42 44

2

1

Рис. 3. Кривые деформации σ–δ сплава Cu–41%Zn после 
горячей прокатки с закалкой (кривая 1) и последующего 
отжига при 200°С, 2 ч (кривая 2).

Таблица 1. Механические свойства сплавов Cu–41%Zn при одноосном растяжении после различных обработок

Обработка σ0.2, МПа σB, МПа δ, % КДУ, МПа

Закалка [7] 210 420 20 1000
Горячая прокатка 90% 107 330 48 910

Горячая прокатка 
90%+отжиг 200°С, 2 ч

120 355 47 1300
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объяснить протеканием комплексной реакции 
частичного распада α-фазы и процесса рекри-
сталлизации бейнитной смеси фаз 3R/9R (ср. 
кривые 1 и 2 на рис. 3), что соответствует и рас-
шифровке дифракторамм (рис. 1в, г).

Отметим, что глобулярным зернам a-фазы 
в сплаве после отжига 200°С присуще наличие 
двойников (рис. 4). Вероятно, в процессе растя-
жения сплава наряду со скольжением дислока-
ций осуществлялось передвойникование, что 
также отвечает ступенчатому поведению на кри-
вой растяжения (см. рис. 3). 

На рис. 5 представлена характерная поло-
совая субструктура со следами скольжения и 
дислокациями в a-фазе сплава после горячей 
прокатки, полученная с помощью просвечиваю-
щего электронного микроскопа. Исходя из сле-
дового анализа можно заключить, что основные 
более грубые полосы первичного скольжения 
ориентированы по системе (111)[110] ([110] – 
след скольжения). Видны также многочислен-
ные следы поперечного скольжения дислокаций 
по нескольким системам {111} внутри более гру-
бых первичных полос.

Можно также отметить, что на рис. 5 (особен-
но на рис. 5б) изображение дислокационной суб-
структуры содержит также пятнистый контраст 
на пересечениях дислокационных полос, кото-
рый может быть обусловлен при отжиге наличи-
ем продуктов распада a-фазы в виде b′-частиц.

Для более полного понимания механизмов 
фазовых превращений в сплаве после терми-
ческой и термомеханической обработок были 
проведены ДСК-исследования. Во всех случаях 
наблюдался λ-образный пик при температурах 
459–465°С, который соответствует температуре 
Курнакова (ТК). Для сплава после закалки от-
четливо регистрируется эндотермический ми-
нимум при температуре, близкой 170°С, кото-
рый, по-видимому, связан с началом появления 
в сплаве бейнита с чередующейся структурой 
3R/9R (рис. 6, кривая 1). При увеличении тем-
пературы выше 310°С выявлен экзотермический 
пик при 330°С, который связан с завершением 
процесса рекристаллизации α-ГЦК-фазы после 
выделения 3R/9R бейнита. Тепловые эффекты 
на кривых ДСК-сплава после горячей прокатки 
более размыты и слабее (рис. 6, кривая 2).

100 мкм 50 мкм

(а) (б)

Рис. 4. ОМ-изображения микроструктуры сплава Cu–41%Zn после горячей прокат-
ки с закалкой (а) и отжига при 200°С, 2 ч (б).

1000 мкм

(а) (б)

400 мкм

Рис. 5. Светлопольные ПЭМ-изображения (а, б) и соответствующая электронограм-
ма (а – на вставке – ось зоны [112]) a-фазы сплава Cu–41%Zn после горячей прокат-
ки и закалки в воде. Стрелками отмечены b′-частицы b-фазы, обогащенной Zn, на 
изображениях полос скольжения дислокаций.
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ВЫВОДЫ

Электронная микроскопия, рентгенострук-
турный фазовый анализ, дифференциальная 
сканирующая калориметрия, а также проведен-
ные механические испытания позволили под-
робно исследовать влияние термомеханической 
обработки на фазовый состав, микроструктуру и 
свойства метастабильного (a+b)-сплава Cu–41 
мас.%Zn. Установлено, что:

1. Термомеханическая обработка сплава про-
каткой при температурах существования β-фазы 
инициирует промежуточное бейнитное превра-
щение b-фазы (вплоть до ее полного исчезно-
вения) с образованием наряду с a-фазой тонко-
пластинчатой бейнитной фазы 3R/9R. 

2. Горячая прокатка обеспечивает существен-
ное повышение пластичности сплава (d до 48 %), 
а последующий отжиг при 200°С, 2 часа, спо-
собствовал повышению предела текучести до 
σ0.2=120 МПа и предела прочности до σВ=355 МПа.

3. Проведенная термомеханическая обработ-
ка позволяет получить массивные полосы, име-
ющие комплекс механических свойств, необ-
ходимых для конструкций с эффектами памяти 
формы.

Постановка задачи работы, синтез сплавов, 
механические свойства и исследования, по-

священные изучению фазовых превращений в 
сплавах методами оптической и растровой элек-
тронной микроскопии, а также рентгеновской 
дифракции, и обсуждение их результатов, выпол-
нены А.Э. Свиридом при участии Д.И. Давыдо-
ва, В.В. Афанасьева за счет средств Российского 
научного фонда (проект № 22-72-00056, https://
rscf.ru/project/22-72-00056/, ИФМ УрО РАН). 

ПЭМ-исследования и анализ тонкой струк-
туры бейнита сплава выполнены В.Г. Пуши-
ным, Н.Н. Курановой, ДСК – Л.А. Сташковой 
в рамках государственного задания МИНОБР-
НАУКИ России (тема “Структура”, № г.р. 
№ 122021000033-2).

Работа выполнена с использованием обору-
дования ЦКП “Испытательный центр нанотех-
нологий и перспективных материалов” ИФМ 
УрО РАН.

Авторы данной работы заявляют, что у них 
нет конфликта интересов. 
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INFLUENCE OF HOT ROLLING ON THE PHASE COMPOSITION, 
STRUCTURE, AND MECHANICAL PROPERTIES OF METASTABLE 

(α+β) ALLOY BASED ON Cu–41 wt % Zn WITH SHAPE  
MEMORY EFFECT

А. Е. Svirid1, *, V. G. Pushin1, N. N. Кuraпova1, S. V. Afanasiev1,  
D. I. Davydov1, and L. A. Stashkova1 

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

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

A comprehensive study of the influence of hot rolling on structural-phase transformations and physical and 
mechanical properties of a metastable (α+β) alloy with a shape memory effect Cu–41wt % Zn is carried 
out. Structural-phase transformations were are investigated using optical and electron microscopy, X-ray 
phase analysis, and differential scanning calorimetry (when heated). It is discovered that intermediate 
bainitic transformations occur in the alloy along with the formation of martensitic phases. The peculiarities 
of the mechanical behavior of the alloy are established when testing samples using the uniaxial tensile 
method after hot rolling and subsequent heat treatments. It has been established that hot rolling with a total 
reduction of 90% and subsequent heat treatment leads to an increase in the ductility of the alloy up to 48%.
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Методом молекулярной динамики (МД) смоделировано первичное дефектообразование в 
ГЦК-модельном сплаве на основе Fe–Cr–Ni, химический состав которого совпадает с концен-
трацией трех основных компонентов в коррозионностойких аустенитных сталях типа Х18Н10. 
Сгенерированная выборка, включающая в себя 12 960 событий образования радиационных 
дефектов, инициированных первично-выбитыми атомами (ПВА) Fe, Cr и Ni с энергиями  
100 эВ ≤ ≤EPKA кэВ�5  вдоль пятнадцати неэквивалентных кристаллографических направле-
ний, использована для расчета средних пороговых энергий смещения. Показано, что в исследу-
емом материале средние пороговые энергии смещения атомов Fe, Cr и Ni совпадают и равны 
〈 = ±〉Ed 28 1 эВ. Полученные данные МД-моделирования использованы для построения зависи-
мости Ed от EPKA, которая распадается на два линейных фрагмента, определяемых механизмом 
дефектообразования. Определили значение Ecc ≈ 0.8 кэВ, при котором образование изолирован-
ных точечных дефектов при низких энергиях ПВА E EPKA cc≤  сменяется дефектообразованием в 
каскадах столкновений, инициируемых ПВА с энергиями E EPKA cc≥ . На основании полученных 
результатов МД-моделирования модифицировали каскадную функцию в модели Кинчина–Пиза, 
чтобы учесть зависимость пороговых энергий смещения Ed  от энергии EPKA.

Ключевые слова: молекулярная динамика, первичное дефектообразование, аустенитные стали типа 
Х18Н10, пороговая энергия смещения, модель Кинчина–Пиза, NRT-стандарт
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ВВЕДЕНИЕ

Структурные элементы активных зон совре-
менных коммерческих ядерных энергетических 
установок поколений II, III и III+ за время экс-
плуатации аккумулируют дозу до ~10 сна [1]. По 
разным оценкам, конструкционные материалы 
реакторов IV поколения на быстрых нейтронах 
и реакторов синтеза к концу расчетного срока 
службы могут накопить до 200 сна [2–4]. Так как 
уровень радиационных повреждений при облу-
чении материалов в исследовательских реакто-
рах на тепловых/ быстрых нейтронах, состав-
ляет ~3–5/ 15–20 сна/год соответственно [1], 
экспериментальные программы тестирования 
существующих и разработки новых реакторных 
конструкционных материалов и покрытий с ис-
пользованием только исследовательских реак-
торов потребовали бы чрезмерных временны́х и 
материальных затрат, в то время как при облу-

чении на специализированных ускорителях дозу 
~102 сна можно набрать менее чем за сутки. 

Начиная со второй половины ХХ столетия, 
облучение пучками заряженных частиц интен-
сивно используется для проведения фундамен-
тальных и прикладных исследований радиа-
ционных эффектов в твердых телах. В отличие 
от облучения нейтронами в ядерном реакторе, 
энергию налетающих частиц, температуру ми-
шени, флюенс, скорость набора дозы и т.п. лег-
ко контролировать и изменять при облучении 
на ускорителе. Кроме того, при проведении пуч-
ковых экспериментов образцы не активируются 
в процессе облучения [1] и, следовательно, не 
требуют каких-то особенных мер предосторож-
ности и специальных условий пробоподготовки 
и исследования микроструктуры и химическо-
го состава. Однако моделирование реакторного 
облучения пучками заряженных частиц является 
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эффективным инструментом при создании но-
вых материалов и прогнозировании их свойств в 
операционных условиях активных зон ядерных 
энергетических установок только в тех случаях, 
когда проведено сопоставление и верификация 
закономерностей первичного дефектообразо-
вания, накопления радиационных дефектов и 
структурно-фазовых превращений при облу-
чении нейтронами и быстрыми частицами на 
ускорителе.

Основным источником радиационных де-
фектов, возникающих в твердых телах при об-
лучении быстрыми частицами в режиме упругих 
потерь энергии, являются каскады смещений. 
Небольшие характерные времена и линейные 
размеры каскадов смещений не позволяют на-
блюдать за первичным дефектообразованием в 
реальном времени экспериментальными мето-
дами. Наиболее подходящим способом иссле-
дования этого процесса является компьютерное 
моделирование методом молекулярной динами-
ки (МД) [5]. 

Успешные исследования первичного де-
фектообразования методом МД проводятся 
на протяжении нескольких десятилетий [6]. За 
прошедшее время изучены фундаментальные 
закономерности образования радиационных де-
фектов в чистых металлах и сплавах, полупро-
водниках, керамических материалах, полимерах 
и т.п. МД позволяет проанализировать влияние 
температуры и действующих напряжений на об-
разование и кластеризацию радиационных де-
фектов, разупорядочение и аморфизацию под 
облучением, взаимодействие дефектов со сво-
бодной поверхностью облучаемой мишени, гра-
ницами раздела фаз, дислокациями, границами 
зерен, атомами примесей и т.д. [7]. Однако для 
решения большого класса материаловедческих 
задач детализация метода МД часто оказывается 
избыточной, линейные размеры и максималь-
ная накопленная доза, напротив, недостаточны-
ми, а трудозатраты и вычислительные ресурсы, 
необходимые для проведения расчетов, чрез-
мерными.

В случаях, когда для планирования экспе-
римента на ускорителе или решения иных при-
кладных материаловедческих задач требуется 
только рассчитать тормозные способности, про-
ективные пробеги, накопленную дозу, коэффи-
циенты распыления, ионное перемешивание 
и т.п., оказывается достаточно приближений и 
функционала программного обеспечения типа 
SRIM [8–13]. 

Для проведения корректных расчетов при 
помощи SRIM необходимо задать адекватные 
параметры материала мишени, в число кото-

рых наравне с плотностью и химическим соста-
вом входят и пороговые энергии смещения Ed. 
Значения Ed, которые используются в SRIM по 
умолчанию, определены для однокомпонентных 
материалов и, вообще говоря, могут и не отра-
жать реальных пороговых энергий смещения 
различных аллотропных модификаций одного 
и того же однокомпонентного материала (так, 
например, графит и алмаз имеют пороговые 
энергии смещения 30 и 40  эВ соответственно). 
Отличия пороговых энергий смещения, задан-
ных в SRIM по умолчанию, от реальных поро-
говых энергий смещения в многокомпонентных 
твердых растворах могут оказаться еще более за-
метными. В частности, ниоткуда не следует, что 
пороговые энергии смещения в чистых a-Fe, Cr 
и Ni будут совпадать с пороговыми энергиями 
смещения атомов Fe, Cr и Ni в аустенитных ста-
лях и жаропрочных никелевых сплавах. 

Целью проводимых исследований является 
расчет пороговых энергий смещения в коррози-
онностойких аустенитных сталях типа Х18Н10 
(аналог AISI 304). Выбор материала обусловлен 
широким использованием сталей этого класса 
для изготовления направляющих каналов, голо-
вок, хвостовиков, дистанционирующих решеток 
серийных тепловыделяющих сборок, элемен-
тов системы управления и защиты, выгородок 
и других внутрикорпусных устройств водо-во-
дяных энергетических реакторов ВВЭР-440 и 
ВВЭР-1000 советского и российского производ-
ства. 

ФОРМУЛИРОВКА ЗАДАЧИ

При упругом рассеянии быстрых частиц на 
атомах мишени последним передается часть ки-
нетической энергии налетающей частицы. Ато-
мы облучаемого материала смещаются из своих 
равновесных положений в узлах кристалличе-
ской структуры, и если переданная им энергия 
превышает некоторое пороговое значение, в 
результате такого упругого рассеяния образует-
ся одна или несколько устойчивых пар точеч-
ных дефектов вакансионного и междоузельного 
типа (пар Френкеля). В силу анизотропии кри-
сталлической структуры, пороговые энергии, 
необходимые для образования пары Френкеля 
при смещении атомов мишени вдоль различ-
ных кристаллографических направлений, могут 
существенно отличаться. С другой стороны, за 
исключением специальных случаев облучения 
тонких монокристаллов узкоколлимирован-
ными пучками, кристаллическая структура по-
ликристаллического материала ориентирована 
случайным образом по отношению к направле-
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нию движения быстрых частиц, и число образу-
ющихся в результате облучения радиационных 
дефектов усредняется по всем кристаллографи-
ческим направлениям.

Для простого расчета каскадной функции, 
т.е. оценки числа пар Френкеля NFP, образовав-
шихся в материале под действием облучения, 
широко используется NRT-стандарт [14]:

 N
E

EFP
PKA

d

=
0 8

2

.
, (1)

где E EPKA d≥ 2  – это кинетическая энергия, пе-
реданная от быстрой частицы первично выби-
тому атому (ПВА) мишени в результате упруго-
го рассеяния, Ed – соответствующая пороговая 
энергия смещения. Таким образом, переписав 
(1) в виде

 E hkl
E hkl

Nd
PKA

FP
( ) =

( )0 8

2

.
, (2)

можно решить обратную задачу и определить 
пороговую энергию смещения E hkld ( ) вдоль 
кристаллографического направления 〈hkl〉, если 
смоделировать образование NFP пар Френкеля 
ПВА с энергией E hklPKA ( ) и начальным импуль-
сом вдоль 〈hkl〉. В силу стохастической природы 
образования радиационных дефектов модели-
рование процесса первичного дефектообразова-
ния необходимо повторить несколько раз с од-
ним и тем же набором параметров, инициируя 
ПВА в разных местах моделируемого кристалла 
в разные моменты времени. Минимальный не-
обходимый размер репрезентативной статисти-
ческой выборки определили a posteriori при по-
мощи простой процедуры, описанной в [15]. 

Чтобы определить пороговую энергию сме-
щения для оценки накопленных повреждений 
и расчетов с использованием SRIM, пороговые 
энергии смещений вдоль конкретных кристал-
лографических направлений необходимо усред-
нить (подробнее об использованном методе 
усреднения см. [16]):
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Здесь суммирование ведется по всем M -смо-
делированным кристаллографическим направ-
лениям 〈hkl〉 и Ni значениям пороговых смеще-
ний E hklj

d ( ), полученным в серии j Ni= …1  с 
одинаковым набором параметров МД-модели-
рования.

Принимая во внимание многокомпонентный 
химический состав семейства рассматриваемых 
аустенитных хромоникелевых сталей Х18Н10, 
для корректного расчета уровня накапливаемых 

радиационных повреждений пороговые энергии 
смещения необходимо определить для всех ос-
новных компонентов, т. е. для атомов Fe, Cr и Ni.

ИСПОЛЬЗОВАННЫЕ МЕТОДЫ  
И ПОДХОДЫ

При МД-моделировании процесса первич-
ного дефектообразования в неупорядоченном 
твердом растворе Fe–Cr–Ni с кристаллической 
структурой ГЦК, химический состав которого 
совпадает с содержанием трех основных компо-
нент в коррозионностойкой аустенитной стали 
типа Х18Н10, для вычисления сил межатомного 
взаимодействия использованы полуэмпириче-
ские потенциалы [17], построенные с исполь-
зованием метода внедренного атома [18]. Выбор 
[17] для проведения исследований обусловлен 
тщательной подгонкой потенциала на расстоя-
ниях от 0.5 Å до равновесного параметра решет-
ки. Проведенный в [17] сравнительный анализ 
показал, что именно этот интервал значений яв-
ляется определяющим для корректного описа-
ния первичного дефектообразования в облучае-
мых материалах. 

На коротких расстояниях парная часть по-
тенциалов [17] уже модифицирована подстанов-
кой универсального потенциала ZBL [9,  11], и, 
таким образом, сами потенциалы [17] пригод-
ны для МД-моделирования процесса упругого 
рассеяния высокоэнергетичных ПВА на атомах 
кристаллической структуры трехкомпонентных 
модельных ГЦК-сплавов на основе Fe–Cr–Ni. 

Моделирование первичного дефектообразо-
вания в трехкомпонентном неупорядоченном 
твердом растворе Fe–Cr–Ni проводили в изо-
лированной системе с постоянным объемом и 
фиксированным числом частиц NVE (микро-
канонический статистический ансамбль). Мо-
делируемый кристалл имеет форму куба, грани 
которого совпадают с кристаллографическими 
плоскостями 〈100〉. На всех гранях кристалла 
использованы периодические граничные усло-
вия. Для интегрирования уравнений движения 
атомов использовали алгоритм скоростей Верле 
[19] с переменным шагом интегрирования τ по 
времени, см. рис. 1.

Размер моделируемого кристалла Nbox  выби-
рали в зависимости от энергии EPKA, из расчета 
E NPKA box/ ≈ −10 2 �эВ/ат (см. табл. 1), так, чтобы 
смещенные атомы не выходили за его пределы. 
Параметр решетки неупорядоченного твердого 
раствора определили из условия нулевых дей-
ствующих внутренних напряжений. Перед вве-
дением ПВА моделируемый кристалл привели в 
состояние термодинамического равновесия в те-
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чение 1.0×104 итераций, см. рис. 1. Температуру 
кристалла в процессе релаксации атомных сме-
щений, инициированных ПВА, не контроли-
ровали. После релаксации атомных смещений 
нагрев кристалла, вызванный введением ПВА, 
не превышал ≈ 40° ни в одном из компьютерных 
экспериментов.

ПВА с энергией EPKA из табл. 1 вводили вдоль 
одного из пятнадцати кристаллографических на-
правлений 〈100〉, 〈101〉, 〈102〉, 〈103〉, 〈104〉, 〈111〉, 〈112〉,  
〈113〉, 〈114〉, 〈122〉, 〈123〉, 〈124〉, 〈203〉, 〈133〉, 〈134〉 в 
произвольном месте моделируемого кристалла в 
произвольный момент времени. Для каждой пары 
параметров E hklPKA , 〈 〉( ), где 〈hkl〉 – одно из пере-
численных выше кристаллографических направ-
лений, сгенерирована статистическая выборка 
из 24 событий первичного дефектообразования. 
МД-моделирование процессов генерации ради-
ационных дефектов повторили для ПВА Fe, Cr и 
Ni. Всего сгенерировали 15 × 24 × 12 × 3 = 12 960 
событий первичного дефектообразования в рас-
сматриваемом модельном сплаве Fe–Cr–Ni.

Для идентификации и визуализации сме-
щений атомов из равновесных позиций в узлах 
кристаллической структуры и первичных по-
вреждений, возникающих в модельном сплаве 
Fe–Cr–Ni, использовали критерий Линдеманна 
[20], метод ячеек Вигнера–Зейтса [21, 22] и кла-
стерный анализ [23]. Радиус сферы Линдеман-
на составлял 0.2a, где a –равновесный параметр 
решетки при температуре моделирования. При 
определении кластеров точечных дефектов в ка-
честве радиуса обрезания был использован ра-
диус второй координационной сферы.

РЕЗУЛЬТАТЫ МОДЕЛИРОВАНИЯ,  
АНАЛИЗ И ОБСУЖДЕНИЕ

Пороговые энергии смещения 〈Ed〉 в неу-
порядоченном твердом растворе Fe–Cr–Ni, 
усредненные по всем пятнадцати кристалло-
графическим направлениям как функция EPKA, 
показаны на рис.  2. Полученные значения 〈Ed〉 
ложатся на одну кривую и не зависят от типа 
ПВА (Fe, Cr или Ni), инициирующего первич-
ное дефектообразование. Проведенные расчеты 
не выявили отличий пороговых энергий смеще-
ния атомов Fe, Cr и Ni в рассматриваемом мо-
дельном сплаве Fe–Cr–Ni во всем исследован-
ном интервале энергий EPKA.

Таблица  1. Число атомов Nbox  в моделируемом кри-
сталле в зависимости от энергии ПВА EPKA

EPKA, эВ
Число атомов в моделируе-

мом кристалле, Nbox

100 23 328

200 23 328

300 30 400

400 40 656

500 50 784

750 75 816

1000 97 556

1500 148 104

2000 202 612

3000 296 352

4000 397 808

5000 500 000
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Рис. 1. Изменение температуры Максвелла T, шага инте-
грирования по времени τ, числа смещенных атомов NL и 
числа пар Френкеля NFP в процессе эволюции 2 кэВ каска-
да смещений, инициированного атомом Fe в трехкомпо-
нентном модельном сплаве Fe–Cr–Ni с кристаллической 
структурой ГЦК.
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Рис. 2. Зависимость средней пороговой энергии смеще-
ния 〈Ed〉 от EPKA. 95%- доверительный интервал показан 
планками.
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Зависимость 〈Ed〉 от EPKA на рис. 2 распадается 
на два линейных участка, недвусмысленно ука-
зывая на два доминирующих механизма первич-
ного дефектообразования. При относительно 
больших энергиях EPKA ПВА инициирует каскад 
столкновений. Ключевым отличием дефекто-
образования в каскадах является формирова-
ние вакансионных и междоузельных кластеров, 
см. пример на рис. 3. Эффективность образова-
ния дефектов в каскадах сравнительно невелика 
благодаря рекомбинации междоузельных ато-
мов и вакансий в каскадной области смещений, 
и величина 〈Ed〉 оказывается повышенной. При 
низких энергиях EPKA ПВА не создает каскад-
ной области смещений, см. пример на рис.  4. 
Результатом упругого рассеяния ПВА на атомах 
мишени в этом случае являются подпороговые 
смещения атомов Fe–Cr–Ni-сплава из узлов 
кристаллической структуры и создание изоли-
рованных вакансий и междоузельных атомов. 
Из-за пространственного разделения рекомби-
нация дефектов в этом случае затруднена, и эф-
фективность дефектообразования, отражением 
которой является относительно низкая энергия 
пороговых смещений 〈Ed〉, показанная на рис. 2, 
в результате повышается. 

При увеличении EPKA плавный переход от 
одного механизма дефектообразования к дру-
гому начинается при значениях EPKA ≈  500  эВ 
и происходит в интервале энергий ПВА EPKA  

500  эВ  ≤ ≤EPKA кэВ�2 , см. рис.  2. О величине 
минимальной энергии Ecc, которую необходи-
мо передать ПВА, чтобы инициировать каскад 
смещений в рассматриваемом материале, можно 
судить по пересечению асимптот 〈Ed〉 при малых 
и больших значениях EPKA, см. рис. 2. В случае 
рассматриваемого модельного твердого раствора 
Fe–Cr–Ni эта энергия составляет  Ecc≈ 0.8 кэВ.

Линейная зависимость 〈Ed〉 от EPKA заслужи-
вает отдельного комментария. NRT стандарт/ 
модель Кинчина–Пиза [14, 24], широко исполь-
зуемые для оценки уровня накопленных повреж-
дений, не предполагают никакой функциональ-
ной зависимости пороговой энергии смещения 
〈Ed〉 от EPKA. Линейная зависимость 〈Ed〉 от EPKA 
на рис.  2 указывает на потерю энергии ПВА за 
счет подпороговых взаимодействий, доля кото-
рых в диссипации энергии ПВА велика, см. так-
же рис. 1, на котором для сравнения приведены 
значения числа смещенных атомов NL и числа 
пар Френкеля NFP, определенных соответствен-
но методами эквивалентных сфер Линдеманна, 
и ячеек Вигнера–Зейтца. Число NL учитывает 
атомы, смещенные из узлов кристаллической 
структуры на расстояния 20% параметра решет-
ки и более, и даже в этом случае на максимумах 
NL превосходит NFP на порядок величины. Если 
в NL также учесть атомы с меньшими смещени-
ями, огромная разница между больши́м числом 

Рис. 3. Каскад столкновений, инициированный атомом Fe с энергией EPKA = 4 кэВ. Слева показан момент, соответству-
ющий максимальному числу смещенных атомов. Справа приведена окончательная конфигурация точечных дефектов и 
их кластеров после релаксации каскада столкновений. Черным и белым цветом обозначены соответственно вакансии и 
смещенные атомы.
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смещенных атомов и фактическим числом обра-
зовавшихся дефектов будет еще более очевидна. 

Средняя пороговая энергия смещения 〈Ed〉 
возрастает с ростом EPKA (рис. 2). Чтобы “очи-
стить” 〈Ed〉 от вклада слабых взаимодействий ПВА 
с окружающими атомами, не приводящих к об-
разованию точечных дефектов, необходимо экс-
траполировать полученную линейную зависи-
мость 〈Ed〉 от EPKA в область EPKA → 0, см. рис. 2. 
Полученное значение 〈 = ±〉Ed 28 1   эВ и будет 
“чистой” пороговой энергией смещения атомов 
Fe, Cr и Ni в неупорядоченном твердом растворе 
Fe–Cr–Ni, усредненной по всем смоделирован-
ным кристаллографическим направлениям.

Следует, однако, отметить, что использова-
ние параметра 〈 = ±〉Ed 28 1  эВ в качестве поро-
говой энергии смещения при расчете каскадной 
функции (1) в представлении Кинчина–Пиза 
неизбежно приведет к существенной переоцен-
ке числа пар Френкеля, образованных в неупо-
рядоченном твердом растворе Fe–Cr–Ni, облу-
чаемом быстрыми частицами в режиме упругих 
потерь энергии. Отклонение от реальной вели-
чины NFP в сторону бо́льших значений будет тем 
значительнее, чем выше энергия ПВА.

Результаты МД-моделирования первичных 
повреждений в модельном сплаве Fe–Cr–Ni 
указывают на то, что реальный вклад подпоро-
говых смещений атомов, не приводящих к об-
разованию радиационных дефектов, в диссипа-
цию энергии ПВА оказывается выше, чем это 

предсказывает модель Кинчина–Пиза. Чтобы 
корректно учесть потери энергии ПВА на под-
пороговые смещения атомов из равновесных 
положений в узлах кристаллической структуры 
мишени, выражение (1) для расчета каскадной 
функции предлагается модифицировать следую-
щим образом:

 N
E

E E
FP

PKA

PKA

=
+( )

0 8

2

.
,

χ χ
 (4)

где параметры χ и Eχ определяются значением 
энергии ПВА EPKA и в зависимости от режи-
ма первичного дефектообразования принима-
ют значения, приведенные в табл.  2 (см. также 
рис.  2). Верхняя строчка значений параметров 
χ и Eχ в табл.  2 отвечает режиму образования 
изолированных вакансий и междоузельных ато-
мов при низких энергиях ПВА E EPKA cc≤ . Уве-
личение энергии ПВА EPKA выше значения Ecc 
ведет к переходу от образования изолирован-
ных точечных дефектов к дефектообразованию 
в каскадах смещений и соответствующей сме-

Рис. 4. Упругое рассеяние ПВА Fe c энергией, EPKA = 300 эВ на атомах трехкомпонентного неупорядоченного твердого 
раствора Fe–Ni–Cr. Слева показано образование цепочек последовательных замещающих столкновений. Справа показа-
но окончательное расположение изолированных вакансий и междоузельных атомов после релаксации каскада столкнове-
ний. Черным и белым цветом обозначены соответственно вакансии и смещенные атомы.

Таблица 2. Значения параметров χ и Eχ модифициро-
ванной каскадной функции (4)

EPKA χ Eχ, эВ

2E E Eχ ≤ ≤PKA cc 0.05 28
E EPKA cc≥ 0.0127 58
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не значений параметров χ и Eχ при вычислении 
каскадной функции (4).

ВЫВОДЫ

Методами МД смоделировано образование 
радиационных дефектов в модельном неупоря-
доченном твердом растворе Fe–Cr–Ni, химиче-
ский состав которого совпадает с концентрацией 
трех основных компонентов в коррозионно-
стойких аустенитных сталях типа Х18Н10. Все-
го сгенерировано 12 960 событий первичного 
дефектообразования, инициированных Fe, Cr 
и Ni ПВА с энергиями 100 эВ ≤ ≤EPKA  5 кэВ и 
начальными импульсами вдоль пятнадцати раз-
личных кристаллографических направлений. 

Полученные результаты использованы для 
расчета средних пороговых энергий смещения 
〈Ed〉 атомов Fe, Cr и Ni в рассматриваемом ма-
териале.

1. Проведенные расчеты не выявили отличий 
пороговых энергий смещения атомов Fe, Cr и Ni 
в рассматриваемом трехкомпонентном модель-
ном сплаве Fe–Cr–Ni во всем исследованном 
интервале энергий EPKA. 

2. Средняя пороговая энергия смещения ато-
мов Fe, Cr и Ni в рассматриваемом материале со-
ставляет 〈 = ±〉Ed 28 1 эВ.

3. Зависимость Ed от EPKA распадается на 
два фрагмента, определяемых доминирующим 
механизмом дефектообразования. При низких 
энергиях ПВА E EPKA cc≤  преобладает образо-
вание изолированных точечных дефектов. При 
высоких энергиях ПВА E EPKA cc≥  дефектообра-
зование происходит в каскадах столкновений. 
Значение Ecc ≈ 0.8 кэВ в рассматриваемом мате-
риале определили по пересечению асимптот за-
висимости Ed при низких и высоких EPKA.

4.  Применение NRT стандарта / модели 
Кинчина–Пиза с использованием рассчитан-
ной средней пороговой энергии смещения 
〈 = ±〉Ed 28 1 эВ ведет к сильной переоценке уров-
ня создаваемых радиационных повреждений в 
неупорядоченном твердом растворе Fe–Cr–Ni. 
Отклонение в сторону бо́льших значений будет 
тем значительнее, чем выше энергия ПВА EPKA.

5.  На основании полученных результатов 
МД-моделирования каскадная функция в моде-
ли Кинчина–Пиза модифицирована таким об-
разом, чтобы корректно учесть потери энергии 
ПВА на подпороговые смещения атомов в ис-
следуемом материале во всем интервале рассма-
триваемых значений EPKA.
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CALCULATION OF THRESHOLD DISPLACEMENT ENERGIES  
IN AUSTENITIC STAINLESS STEELS
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2National Research Centre “Kurchatov Institute”, Moscow, 123182 Russia

*e-mail: roman.voskoboynikov@gmail.com

Molecular dynamics (MD) simulations were applied to study primary damage formation in a Fe–Ni–Cr 
ternary model alloy with chemical composition that coincides with Fe, Ni, and Cr content in AISI type 304 
stainless steel. A representative sample of 12 960 radiation damage formation events initiated by Fe, Ni, and 
Cr primary knock-on atoms (PKA) with PKA energy 100 eV ≤EPKA≤ 5 keV along fifteen crystallographic 
directions is employed for evaluation of the average threshold displacement energies. It is established that 
the average threshold displacement energies of Fe, Ni, and Cr atoms in the considered material are identical 
and equal to 〈Ed〉=28±1 eV. As a function of EPKA, the actual average threshold displacement energy Ed 
comprises of two linear segments that depend on the governing mechanism of primary damage formation. 
PKAs with energies EPKA≤Ecc, where Ecc≈0.8 keV, generate isolated vacancies and interstitial atoms, whereas  
PKAs with energies EPKA≥Ecc produce radiation damage in collision cascades. Using the obtained results 
of MD simulations, we modified the cascade function in the Kinchin-Pease model in order to take into 
account the dependence of the actual threshold displacement energy Ed on PKA energy EPKA.

Keywords: molecular dynamics, primary damage formation, AISI type 304 stainless steel, threshold displace-
ment energy, Kinchin–Pease model, NRT standart
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Рассмотрена возможность управляемого синтеза нанодендритной структуры высокоэнтро-
пийных сплавов (ВЭС). Обсуждаются фундаментальные результаты по электропроводимости в 
зависимости от топологической структуры для железосодержащих сплавов и соединений в ден-
дритных ВЭС. Акцент сделан на теоретических и экспериментальных исследованиях структурных 
особенностей на поверхности ВЭС с объектами фрактальной размерности. Определено влияние 
локализованных кластерных неоднородностей на твердой поверхности на электрофизические 
параметры образцов с учетом энтропии смешения в поверхностных топологических структурах 
дендритного типа. Фрактальные структуры дендритов проанализированы как прототипы на-
ноантенн. Показано, что главным принципом формирования функциональных характеристик 
подобных структур является концепция фазового перехода с параметрами возникающих тополо-
гических фрактальных структур (дендритов), которые могут выполнять роль стандартных термо-
динамических параметров, таких как температура и давление. Они и будут определять фазовые 
состояния среды, включая возможные тенденции и тренды к сверхпроводимости. При этом тех-
нология получения таких поверхностных наноразмерных топологических объектов, основанная 
на лазерной абляции, является достаточно простой и универсальной с управляемыми характери-
стиками параметров получаемых (возникающих) структур разной конфигурации.

Ключевые слова: высокоэнтропийные сплавы, нанодендритная структура, нанокристалл, моделиро-
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ВВЕДЕНИЕ

В настоящее время исследование высокоэн-
тропийных сплавов (ВЭС) является одним из 
интенсивно развиваемых направлений совре-
менных разделов материаловедения и физики 
металлов [1].

Во-первых, это связано с возможностью про-
явления в таких системах необычных функцио-
нальных и конструкционных свойств. Во-вторых, 
этими свойствами можно управлять заданным 
образом и получать улучшенные характеристи-
ки по сравнению со стандартными материалами 
отдельных компонент. Поэтому это весьма пер-
спективно для различных приложений [2, 3].

Подробное рассмотрение структуры и физи-
ческих свойств быстрозакаленного из расплава 
высокоэнтропийного сплава AlCrFeCoNiCu с 
нанокластерами, где проанализированы элек-
трические свойства в условиях высоких (до 900 К)  
и низких (от 0 до 50 К) температур с учетом эф-
фектов процесса атомного расслоения и упо-
рядочения в сплавах [3, 4]. При этом рассма-
триваются различные механизмы изменения 
электросопротивления с учетом различных ти-
пов рассеяния: электрон-электронного, элек-
трон-магнонного, а также наличия спиновых 
волн и других явлений. Анализ проведен и для 
магнитосопротивления и термоэдс. Сделан вы-
вод о значительном изменении магнитного со-
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стояния исследуемого сплава в области низких 
температур (<50 К), сопровождаемом суще-
ственной перестройкой зонной структуры мате-
риала.

Более того, речь идет о возможности возник-
новения сверхпроводимости в ВЭС нового типа 
CuAl2 с достижением определенных соотноше-
ний между энтропией смешения и параметрами 
локализованных структур [5].

В-третьих, в подобных системах, представля-
ющих собой многокомпонентные твердые рас-
творы с равноценным, по сути, вкладом каждого 
компонента (все они – “основные”), решающую 
роль играют топологические особенности. Эти 
особенности определяют структурные фазовые 
переходы в стандартах состояний термодина-
мики и статистической физики при вариациях 
различных параметров, например, кристалличе-
ских решеток твердого тела [1, 6]. 

В-четвертых, именно фрактальные структуры 
с профилированными и резкими поверхност-
ными границами типа “наконечников” разной 
формы определяют новый класс материалов с 
дендритными наноструктурами [7, 8]. Физика 
явлений в них связана с локальными полями на 
таких неоднородностях в рассматриваемых об-
разцах [1–4]. В частности, в электрофизике они 
могут на порядки величин превосходить значе-
ния внешних приложенных к образцам макро-
кристалических полей [9]. Этот эффект хорошо 
известен в оптике, когда возникает гигантское 
комбинационное рассеяние для молекул, нахо-
дящихся на шероховатой поверхности [10–14]. 
Выигрыш здесь для регистрируемого сигнала 
из-за роли сильных локальных значений поля 
может доходить до нескольких тысяч. В нашем 
случае речь идет о таких процессах на кончиках 
дендритов/фракталов.

Однако для данных стохастических струк-
тур элементы их неоднородностей определяются 
фрактальными размерностями. Принципиаль-
ное значение для функциональных характери-
стик в этом случае имеет соотношение объем/
поверхность этих элементов к общему объему/
поверхности всей структуры с учетом усреднения 
для определенного типа неоднородностей [9]. Та-
кой беспорядок в ВЭС, в свою очередь, в термо-
динамике связан со значением энтропии [6]. В 
первую очередь, речь идет об энтропии смешения 
[1]. Управление ее значениями в рамках опреде-
ленных моделей позволяет говорить о прогнози-
руемом цифровом материаловедении [4]. 

Кроме того, для подобных топологических 
объектов принципиальное значение имеет такой 
параметр как поверхностное натяжение. Воз-
можность его отрицательной величины опреде-

ляет новые фазовые состояния в таких средах 
[6]. Отрицательный знак поверхностного натя-
жения характерен для неустойчивых состояний 
и возникает в нестационарных условиях [15] при 
так называемых барических процессах/фраг-
ментации, однако может приводить и к устой-
чиво сохраняющимся локализованным структу-
рам, особенно в коллоидных системах [16].

Все эти вопросы с разной степенью детали-
зации рассматриваются в настоящей статье в 
аспекте влияния на электрофизические характе-
ристики микро-наноструктурированых поверх-
ностных систем ВЭС.

В разд. 1 речь идет о связи поверхностных 
структурных особенностей ВЭС с фракталь-
ными размерностями. Разд. 2 посвящен обсуж-
дению электрофизических характеристик об-
разцов в условиях локализуемых кластерных 
неоднородностей. В разд. 3 анализируются во-
просы зависимости электропроводимости ВЭС 
от разных параметров дендритных структур и 
возникающие энтропийные состояния как при 
проведенных расчетах, так и в эксперименте. В 
разд. 4 рассмотрена возможность использования 
фрактальных дендритных структур как прототи-
пов наноантен. В Заключении подведены итоги, 
опирающиеся на особенности функциональных 
характеристик возникающих топологических 
микро-наноструктур дендритного типа. 

1. СТРУКТУРНЫЕ ОСОБЕННОСТИ  
НА ПОВЕРХНОСТИ 

ВЫСОКОЭНТРОПИЙНОГО СПЛАВА 
С ОБЪЕКТАМИ ФРАКТАЛЬНОЙ 

РАЗМЕРНОСТИ

1.1. Используемые подходы для управления 
функциональными характеристиками образцов  

с реализацией определенных  
поверхностных структур

Рассмотрим случаи, когда в приведенных 
дендритах, например, для высокоэнтропийно-
го литого сплава AlCrFeCoNiCu, могут присут-
ствовать нанообъекты различной формы и раз-
меров [17]: кубоидных (размером 0.3–1.0 мкм), 
пластинчатых (длиной 500–600 нм) и сфери-
ческих “строчечно ориентированных” (разме-
ром 10–30 нм). На электронограмме наряду со 
структурными рефлексами при этом наблюда-
ются яркие сверхструктурные рефлексы, а так-
же диффузное рассеяние в виде тяжей и сател-
литов модуляционной природы вблизи них. Это 
доказывает наличие в пластинах атомного упо-
рядочения, например, скоплений в виде слоев, 
параллельных пластинам Видмаштетта. На эти 
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процессы формирования дендритных структур 
на поверхности ВЭС оказывают определяющее 
влияние температура, энтальпия и элементный 
состав расплава [18]. Поэтому можно говорить 
о существенном изменении физико-механиче-
ских свойств таких создаваемых, по сути, новых 
материалов с резким улучшением их свойств, 
например, увеличением их прочностных харак-
теристик [3]. 

В настоящей статье будут рассмотрены элек-
трофизические параметры [19, 20], которые в 
таких дендритах, из-за топологии и дефектов 
модифицируются по аналогии с процессами, про-
исходящими при фазовых переходах в среде [6].

Наряду с термодинамическими величинами 
(температура, давление) управляющими параме-
трами являются микро- и нанотопологические 
характеристики, которые определяют структур-
ные фазовые переходы [9]. В связи с этим возни-
кает задача оценки влияния этих топологических 
факторов на результирующие функциональные 
характеристики подобных объектов. Такое ис-
следование удобно проводить с использованием 
аппарата математического моделирования. Так, 
в качестве модели формирования дендрита ли-
того сплава мы использовали модель диффузи-
онно-ограниченной агрегации (DLA), которая 
позволяет учитывать температурные измене-
ния через вероятность прилипания/агрегации 
частиц/кластеров из интервала значение (0;1], 
определяемую на основе поверхностного натя-
жения расплава [21]. Этот анализ мы проведем в 
следующем п. 1.2.

Фундаментальные результаты для железосо-
держащих сплавов и соединений в дендритных 
ВЭС получены в серии работ [22–26], где иссле-
дованы сдвиговые и диффузионные структур-
ные фазовые переходы в таких системах при де-
формационном воздействии на атомном уровне. 
Эти деформационно-индуцированные фазовые 
переходы определяются атомной диффузией за 
счет деформации нанокристалических матери-
алов в наноразмерных областях. В этом аспекте 
может быть проведена аналогия с лазерно-инду-
цированными фазовыми переходами в различ-
ных поверхностных твердотельных структурах и 
тонкопленочных многослойных системах с ре-
гулируемой в процессе лазерного воздействия 
возникающей топологической структурой. Та-
кая топологическая структура определяет управ-
ление функциональными характеристиками 
подобных систем. И это происходит не обяза-
тельно в экстремальных внешних условиях. На-
пример, относительно простые методы исполь-
зуются для синтеза топологических структур в 
двухэтапных лазерных технологиях [9]: во-пер-
вых, при лазерной абляции материала, поме-

щенного в жидкость с получением коллоида, а 
во-вторых, с высаживанием из него на твердую 
поверхность определенных атомов/кластеров с 
требуемой комбинацией и поверхностной топо-
логией в зависимости от выбранных лазерных 
режимов воздействия и сканирования лазерного 
пучка по поверхности образца. При этом в лока-
лизованных областях такого воздействия могут 
возникать экстремальные термодинамические 
условия (в частности, с образованием микро- 
наноалмазов из графитовой мишени) с последу-
ющим сохранением возникающих микро- и на-
нообъектов [27]. 

Если говорить об электрофизике таких де-
формационно-индуцированных фазовых пре-
вращений, то в последнее время опубликован 
ряд работ по достижению высокотемпературной 
сверхпроводимости чуть ли не в нормальных 
условиях (см., напр., [28]). Однако появляются 
опровержения (см., напр., [29]), и здесь суще-
ствует еще огромное поле для исследований и 
дискуссии даже в рамках выявления тенденций 
и трендов при общепринятых квантово-фазовых 
представлениях и рассмотрения влияния возни-
кающих неустойчивостей и стохастичности ме-
тодами нелинейной динамики [6, 30].

В рамках энтропийного подхода (см., напр., 
[31, 32]) исследуемые образцы высокоэнтро-
пийного сплава AlCrFeCoNiCu были получены 
плавлением в очищенном аргоне с последующим 
продолжительным отжигом образца в вакуумной 
установке и закалкой методом, аналогичным 
описанному в [17, 33]. Структура поверхностно-
го слоя полученных образцов проанализирова-
на до и после двухэтапного лазерного отжига с 
использованием растрового электронного ми-
кроскопа РЭМ Quanta 2000 3D и зондовой на-
нолаборатории Integra-Aura. Так, образец ВЭС 
AlCrFeCoNiCu до отжига обладал однородной 
мелкозернистой структурой с размерами зерен, 
не превышающими 3 мкм (рис. 1а). После пер-
вого этапа отжига при температуре 200°С на по-
верхности формировалась островковая структу-
ра с размерами неоднородностей порядка 100 нм 
(рис. 1б). По прошествии второго этапа отжига 
при температуре 400°С происходило объеди-
нение островков, и рельеф сплава менялся от 
островкового к лабиринтному (рис. 1в). Даль-
нейшее применение метода спиннинга позволи-
ло сформировать дендритные структуры на по-
верхности (рис. 1г) с характерными размерами 
150−300 нм. Микрорентгеноспектральный ана-
лиз показал насыщение полученных образцов 
химическими элементами Al, Ni и Fe, причем 
дендритные образования (не очень явно) были 
обогащены атомами Cr. Кроме этого, атомы Co 
были равномерно распределены по поверхно-
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сти, а элементом с наибольшей концентрацией 
в сплаве являлся Al.

1.2. Фрактальные поверхностные  
структуры в моделях ВЭС

По изображениям полученных образцов про-
ведена оценка фрактальной размерности на ос-
нове метода boxcounting [34]. Указанный метод 
позволил соотнести параметры изображения 
экспериментальных образцов со стандартными 
фракталами, которые можно рассматривать как 
модельные объекты для описания особенно-
стей возникшей в эксперименте структуры. Так, 
фрактальная размерность поверхности сплава 
после отжига составляла 1.8, после второго от-
жига – приближалась к 1.95, а итоговая дендрит-
ная структура имела размерность 2.02, т.е. проис-
ходит структурный переход. Последнее значение 
связано с наличием определенных 3D-фрагмен-
тов. Погрешность определения была не хуже со-
тых долей. Таким образом, возникшие дендриты 
имеют явно не целую размерность, т.е. являются 
фрактальными объектами.

Для описания полученных структур мы ис-
пользовали модель диффузионно-ограниченной 
агрегации [35] (DLA), описывающую кристалли-
зацию расплава после завершения отжига. Алго-
ритм генерации дендритов на основе фракталь-
ного приближения DLA, реализованного в среде 
MATLAB, позволил смоделировать рельеф по-
верхности ВЭС AlCrFeCoNiCu. Моделирование 

производили в относительных единицах на рас-
четной области 100×100 отн. ед. с наложенной 
равномерной сеткой из 104 ячеек. Применение 
MATLAB было обусловлено использованием 
встроенных в эту среду генераторов случайных 
чисел для удобства работы с графикой. При этом 
структуры формируются из реализации процес-
са случайных блужданий модельных частиц с 
единичными смещениями с последующей агре-
гацией к заранее расположенным в расчетной 
области структурам (рис. 2а) [36]. Речь идет о 
кластерно-дефектных процессах.

2 мкм

(а) (б) (в)

(г)

Рис. 1. Изображение структуры высокоэнтропийного сплава AlCrFeCoNiCu: а – до обра-
ботки (светлые частицы – Al, темные – Cu); б – после отжига 200°С; в – после отжига 
400°С. Структура, полученная методом спиннинга, показана на фрагменте (г).

частица  

случайное
блуждание

кластерный агрегат

(б) (в)

(а)

Рис. 2. Схема модели: а – формирование агрегата; б – 
окрестность Неймана; в – окрестность Мура.
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Агрегация происходит в соответствии с ве-
роятностью прилипания/ассоциации, которая 
является величиной, пропорциональной отно-
сительному коэффициенту поверхностного на-
тяжения расплава. Вероятность можно оценить 
как s=A·k+B, где A и B – регулирующие коэффи-
циенты, k – кривизна фронта кристаллизации, 
в дискретном виде определяемая окрестностью 
клеточного автомата [37]. 

Использование окрестности Неймана (рис. 2б) 
при k=9 позволяет получать образцы с неоднород-
ной структурой, а при выборе окрестности Мура 
(рис. 2в) при k=9/5 возникают хорошо структурно 
заполненные однородные образцы. 

Кроме этого, значение вероятности s ока-
зывает определяющее влияние на вид модели-
руемых структур. Варьирование вероятности 
прилипания в интервале от 0.01 до 1 позволило 
сгенерировать дендриты с различной структу-
рой. В случае ее больших значений (0.8–1) фор-
мируются неоднородные сильно разветвленные 
структуры со слабым заполнением – образуется 
система изолированных островков с несвязной 
топологией. Когда вероятность прилипания s 

мала, моделируется система со связной тополо-
гией, состоящая из соединившихся друг с дру-
гом однородных структур с хорошей степенью 
заполнения (см. ниже). 

Таким образом, вероятность прилипания в 
неявном виде позволяет учесть тепловые факто-
ры моделируемой системы, такие как темпера-
тура, которые оказывают влияние на величину 
поверхностного натяжения.

Введение в модель концентрации элементов 
позволяет моделировать структуры с учетом эле-
ментного состава. Кроме этого, варьирование ве-
роятностью прилипания позволяет производить 
предварительные оценки температуры в системе, 
а значит, позволяет оценивать получаемые струк-
туры при заданной температуре отжига в зависи-
мости от эффективности агрегации объектов.

Так, на рис. 3 приведены модели DLA для 
окрестности Неймана: во-первых, начальное 
случайное равномерное распределение 17 за-
травочных частиц, которое можно считать стар-
товой структурой с центрами роста (рис. 3а); 
во-вторых, возникшая дендритная структу-
ра островкового характера при s=0.9 (рис. 3б), 
в-третьих, – дендритная лабиринтная модель в 
случае s = 0.5 (рис. 3в). В качестве критерия от-
несения структур к тому или иному классу кон-
фигурации использована величина фрактальной 
размерности: для рис. 3б она составила 1.89, для 
рис. 3в – 1.99. Полученные модельные значения 
достаточно близки к размерностям по изобра-
жениям РЭМ экспериментальных образцов, что 
показывает удовлетворительную степень совпа-
дения с погрешностью модели не более 10% и 
свидетельствует об адекватности предложенного 
подхода на основе DLA.

В рамках указанного приближения было про-
изведено моделирование структуры дендритов 
ВЭС для сплава AlCrFeCoNiCu с разным эле-
ментным составом. На рис. 4 приведено каче-

10

20

30

40

50

60

70

80

90

100
0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100

(а)
Y, отн. ед.

X, отн. ед.

1

2
3

7
9

12

17

15

411
6

10

8

13
164

5

10

20

30

40

50

60

70

80

90

100
0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100

(б)
Y, отн. ед.

X, отн. ед.

10

20

30

40

50

60

70

80

90

100
0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100

(в)
Y, отн. ед.

X, отн. ед.

1

2

3

4

7

5

9
12 17

16

17

11

10

13

14

Рис. 3. DLA-модель дендритных структур: начальное распределение из 17 затравочных частиц (а), островковая структура 
при s=0.9 (б); лабиринтная структура при s=0.5 (в).

Рис. 4. DLA-модель: цветом выделены разные частицы 
компонент сплава (цвет определяет состав – см. рис. 5).
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ственное изображение расположения дендритов 
для областей с отсутствием Cu в случае веро-
ятности прилипания s = 0.5. Такая ее величина 
соответствует средним значениям температуры 
для процесса формирования дендритов по меха-
низму прилипания/агрегации.

Проведенное моделирование показывает ка-
чественное совпадение полученных результатов 
с литературными данными по типам возникаю-
щих дендритных структур.

На рис. 5 приведена модель дендритной 
структуры с учетом ее элементного состава, 
полученного с помощью микрорентгеноспек-
трального анализа. Цветом отмечены элементы, 
содержащиеся в полученных дендритных струк-
турах ВЭС.

Предложенные модели также позволяют про-
извести оценку размеров сформированных ден-
дритов. Переходя к абсолютным размерам с уче-
том длины стороны ячейки расчетной области 
10 нм, получаем значения радиусов окружно-
стей минимального покрытия для островковых 
дендритных структур порядка 100–400 нм. Эти 
величины при выбранном размере расчетной 
ячейки не противоречат данным, наблюдаемым 
в экспериментах. 

2. ВЛИЯНИЕ ЛОКАЛИЗОВАННЫХ 
КЛАСТЕРНЫХ НЕОДНОРОДНОСТЕЙ 

НА ТВЕРДОЙ ПОВЕРХНОСТИ 
НА ЭЛЕКТРОФИЗИЧЕСКИЕ 

ХАРАКТЕРИСТИКИ ОБРАЗЦОВ

Локальное электростатическое поле Ei в плот-
ном ансамбле наночастиц/нанокластеров на по-
верхности различных материалов, например, 
полупроводника может сильно превосходить по 
величине внешнее приложенное поле Ее. Это 
явление может происходить благодаря наличию 

в такой структуре большого числа неоднород-
ностей и коллективных эффектов фрагмента-
ции. Все это приводит к появлению локализации 
электрического поля на резких границах остриев 
неоднородностей. На этом и основан, например, 
в оптике аналогичный эффект резкого усиления 
интенсивности комбинационного рассеяния све-
та молекулами на неоднородной поверхности – 
эффект ГКР – Гигантского комбинационного 
рассеяния (Surface Enhanced Raman-Scattering – 
SERS) для поверхностно шероховатых сред. Фи-
зика данного явления для металлических струк-
тур связана с возникновением локализованных 
поверхностных плазмонных резонансов для 
определенных длин волн в зависимости от мате-
риала поверхности (см., напр., [9]). Однако прин-
ципиальное значение имеют геометрические 
факторы – размер таких локальных выступов с их 
граничными условиями, а также плотность рас-
положения этих объектов. Но в макроэлектро-
физике все сложнее из-за происходящего усред-
нения параметров вдоль линии тока, в частности, 
при статистическом разбросе высот шероховато-
стей и конечного размера кончика измеряющего 
микроконтакта/иглы. Однако в случае, если ден-
дритные структуры окружены диэлектрическими 
окислами (явление окислительной деструкции), 
такой выигрыш в электрофизике можно обнару-
жить из-за эффектов туннелирования.

2.1. Моделирование коэффициента усиления поля  
с учетом локальных эффектов

Рассмотрим ансамбль нанокластеров на по-
верхности полупроводника. Будем моделиро-
вать его в виде цилиндрических нановыступов, 
допускающих аналитическое решение, со ста-
тической диэлектрической проницаемостью εS, 
высотой 2b и диаметром 2а. Выберем размеры 
дендритов <a>=2.7 мкм <b>=1.2 мкм).

Если выполняется условие на данные ключе-
вые параметры b<<a, то оно является неблаго-
приятным в аспекте усиления локального поля, 
поскольку такая структура является практиче-
ски плоской.

В рамках данной модели считается, что вы-
ступы случайным образом распределены по 
поверхности с плотностью n [см–2], и они нахо-
дятся под воздействием внешнего латерального 
электростатического поля Ее, приложенного к 
микроконтактам на поверхности образца. 

Физически понятно, что коэффициент усиле-
ния поля G на изолированном наконечнике не-
однородности можно качественно оценить, как 
G ~ b/a [39]. Однако локальное поле внутри вы-
деленного нановыступа формируется как сумма 
нарушающего цилиндрическую симметрию по-
ля нанокластера EL (назовем влияние такого де-
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Рис. 5. DLA-модель дендритных структур c учетом состава 
образующих их элементов (показаны справа столбиком).
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фекта асимметрии эффектом деполяризации) и 
поля Eβ, действующего на выделенный нановы-
ступ со стороны окружающих его объектов:

 E E E Ei L=  +e – β , (1)

где EL = 4πLd/v, L – фактор деполяризации 
формы цилиндрического нанокластера, d – 
его дипольный момент, v = 2πa2b – его объем, 
Eβ = 4πd/vβ, β – фактор действующего поля [40]. 
В этом приближении мы не учитываем различие 
параметров среды в масштабном аспекте – для 
монолитного образца и микро- или нанострук-
турированного, – поскольку интересуемся хо-
дом зависимостей при выбранных фиксируемых 
значениях используемых параметров. 

Принимая во внимание, что 

 d

v

Ei=  s( )ε
π

− 1

4
, (2)

получим усиление локального поля внутри на-
нокластера [39, 41]: 

 E
E

L
GEi = 

1 (
 

s
e

ϕ

ε β– )( )− −
=

1
, (3)

где G = 1/[1– (εS – 1)(β – L)] – коэффициент 
усиления поля внутри нановыступа (при усло-
вии β>L).

Для оценки β рассчитаем поле, создаваемое 
внутри выделенного цилиндрического нановы-
ступа (c радиусом-вектором r) окружающими 
его диполями. Дипольный момент d с радиу-
сом-вектором r создает в центре основания вы-
деленного цилиндра поле Еd = d/r 3. Суммируя по 
всем диполям, кроме выделенного, имеем для 
суммарного поля диполей в центре выделенного 
квазиплоского нанокластера: 

 E n d r d r dr d n ad = ( 1) ( /

0

2

3– ) .ϕ π
π

∫ ∫ = 2  (4)

Из равенства 4πβd/V = Ed находим оценку 
фактора действующего электростатического по-
ля β =πnab.

Определение фактора деполяризации цилин-
дра в случае электростатического поля произво-
дится численно [40]. Показано, что фактор де-
поляризации цилиндра практически совпадает 
с фактором деполяризации эллипсоида с таким 
же аспектным отношением для его осей b/a.

Так для эллипсоида при условии a >> b депо-
ляризацию можно представить как

 L
b

a

a

b

b

a
= arctg

2 4













< 










À

, (5)

а фактор действующего поля, используя соотно-
шение n=1/πa2, имеет вид:

 β π= = > 





nab
b

a

b

a
.  (6)

Сравнивая полученные выражения (5) и (6) 
для L и β, можно заключить, что в рассматри-
ваемом электростатическом случае возможна 
ситуация, когда β > L. При наличии широкого 
разброса аспектного отношения нанокластеров 
в их ансамбле возможно наличие подансамбля 
с β ~ L. Тогда из (3) следует, что в рассматрива-
емом случае при εS>>1, возможно в принципе 
усиление на порядки (G >>1) электростатиче-
ского поля Ei внутри нанокластера по сравне-
нию с внешнем полем Ее, поскольку знамена-
тель в соотношении (3) может стать близким к 
нулю при β ≥ L возникает условие в знаменателе 
для выражения G, когда имеем (εS –1)(β–L)≤1.

Однако важна также сама величина плотно-
сти распределения объектов n и форма нако-
нечника неоднородности [44]. В частности, при 
большом n может происходить экранирование 
поля со стороны соседних нанокластеров с раз-
ными параметрами. 

Проведем оценку коэффициента усиления 
G в указанном выше приближении в зависимо-
сти от плотности нанокластеров на поверхно-
сти образца n. Определим зависимость радиуса 
нановыступа от плотности нанокластеров как 
a(n)=1/√πn. Тогда c учетом соотношений (3) 
и (5) зависимость коэффициента усиления от 
плотности нанокластеров будет иметь вид:

 G n
b

a n

b

a n

a n

b

( )

( )
( ) ( )

( )
.=

arctgs

1

1 1− − − 

















ε

 (7)

Тогда, например, для полупроводника PbTe 
при εS ~ 400 и T = 295  К, принимая b = 100 нм, 
в приближении цилиндрических нановыступов 
расчетное усиление поля не превосходит значе-
ния 1.56, т. е. 50% от среднего значения для про-
дольного направления (рис. 6а) и значение 1.179, 
или 17% от среднего значения, для поперечно-
го направления (рис. 6б). Погрешность моде-
лирования оценивается величиной ~3.8% для 
продольного направления и ~1.6% – для попе-
речного. Такие величины погрешностей свиде-
тельствует об удовлетворительной адекватности 
предложенной модели.

Таким образом. в рамках используемой моде-
ли мы видим, что коэффициент усиления G для 
полупроводникового материала (в нашем слу-
чае РbTe) значительно уступает его ожидаемым 
значениям, например, даже для благородных 
металлов (G ~ 1000 [11, 13]). Кроме того, выбор 
выступов в виде цилиндров обоснован только 
возможностью проведения аналитических рас-



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ      том 125       № 9       2024

 МОДЕЛИ И СТРУКТУРЫ В ЭЛЕКТРОФИЗИКЕ ВЫСОКОЭНТРОПИЙНЫХ СПЛАВОВ 1115

четов для демонстрации и наглядности роли 
управляющих параметров задачи, но нам сейчас 
важны, в основном, методологические подходы 
для проведения расчетов. Для SERS- активации 
полупроводниковых материалов реализуются 
сложные механизмы усиления, определяемые 
различными дефектами и вакансиями в них, а 
также составом исследуемых молекул. Это тре-
бует модификации параметров, в частности, в 
соотношении (7), с существенным уменьшени-
ем его знаменателя, что вполне реализуемо (см. 
следующий п. 2.2. и разд. 3). Более того, в рамках 
используемого нами алгоритма расчетов оказы-
вается возможным промоделировать процесс 
объединения электронов в куперовские пары 
[42], определяющие состояние фазы для явления 
сверхпроводимости. 

Но с другой стороны, наши оценки говорят 
о возможных условиях использования подходов 
макроскопической электродинамики монолит-
ных образцов для подобных рассматриваемых 
нами наноструктурированных объектов. Это 
важно на практике при анализе определенных 
задач наноэлектроники и нанофотоники с ме-
таллосодержащими компонентами в аспекте 
определения возникающих тенденций и трендов 
[43]. Необходимо также учесть принципиальные 
квантовые эффекты с разными механизмами 
электропроводимости в неоднородной среде с 
моделями квантовых ям и барьеров: процессов 
туннелирования, термоактивации и скачков.

2.2. Оптимизация параметров поверхностных 
фрактальных структур, нанесенных на твердую 

поверхность, для увеличения значений  
локальных полей

Обсудим механизмы усиления электропрово-
димости неоднородных образцов, связанных с 
электронными уровнями захвата на резких гра-
ницах топологических объектов [38]. 

Как отмечено выше, для определения значе-
ния локального поля можно воспользоваться со-

отношением (3) с коэффициентом усиления по-
ля G при наличии шероховатости поверхности. 
Существенного увеличения его значения можно 
добиться, основываясь на приведенном в п. 2.1 
выражении (3). Оптимизация в этом аспекте мо-
жет идти по двум направлениям.

Во-первых, необходимо подбирать форму на-
новыступов с резкими границами и соответству-
ющими наконечниками, например, треугольной 
формы разной обостренности [44], а также доби-
ваться большого отношения в размерах высоты 
нановыступов b к их основанию а, т. е. должно 
быть b>>a . Кроме того, стохастическое распре-
деление плотности выступов по поверхности (n) 
не должно быть большим для обеспечения изо-
лированных локализованных состояний [43]. 
Но в п. 2.1 мы выполняли моделирование в дру-
гом приближении, чтобы задача имела простое 
аналитическое решение с выявлением требуе-
мых тенденций к повышению эффективности 
электрофизических процессов.

Во-вторых, подбор параметров образца, вклю-
чая его элементный состав, должен обеспечивать, 
по возможности, соотношение (Es –1)(β–L) ~ 1.

Оба эти фактора не вызывают больших за-
труднений и могут управляться в требуемом 
направлении в соответствующем подборе усло-
вий при лазерной абляции мишени в жидкости 
[9, 27]. При этом дополнительного увеличения 
значения G можно добиться подбором соответ-
ствующей неоднородной формы лазерного пят-
на с резкими границами непосредственно на 
мишени (например, М-типа) и/или его аспект-
ной характеристики [19, 20]. 

Уместно провести аналогию с исключительно 
высокой чувствительностью методов ГКР/SERS, 
о которой говорили выше, с учетом названных 
факторов шероховатостей на твердой поверхно-
сти. Более того, ГКР на поверхностных структу-
рах – это фундаментальное и универсальное яв-
ление для элементного анализа (на его основе), 

(а) (б)

0 2 3 4 5 
№ sample

0 2 3 4 5 5
№ sample

G, x G, x

Рис. 6. Расчетное значение коэффициента усиления локальной напряженности поля по модели системы цилиндрических 
нановыступов для различных экспериментальных образцов (пронумерованы 2–5) с разной поверхностной топологией 
(показано справа): (а) продольное направление вдоль поверхности образца; (б) поперечное направление.
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при помощи которого возможно обнаруживать 
исследуемые вещества вплоть до уровня одной 
молекулы и обеспечивать получение прямой 
молекулярно-специфической информации для 
разных целей [10, 45–46]. Данный подход из-
вестен давно, но он не только не потерял свою 
актуальность, но и является уникальным в вы-
сокоточных и высокочувствительных методах 
получения информации об элементном составе 
различных веществ при использовании управ-
ляемых по специфическим параметрам синтези-
рованных наноструктурированных систем.

Действительно, высокая чувствительность и 
селективность ГКР/SERS является конкурент-
ной по отношению к различным традиционным 
(химическим) методам. Разработка надежной 
процедуры изготовления подобных нанокла-
стерных систем на подложке, с высокой повто-
ряемостью параметров крайне необходима для 
применимости методов ГКР/SERS в различ-
ных задачах, как в научных исследованиях, так 
и в прикладных. Особое значение здесь имеет 
возможность высокочувствительного контроля 
определенных рекордно малых концентраций 
органических веществ/красителей, нанесенных 
на синтезированную наноструктурированную 
поверхность. Методы ГКР/SERS практически не 
имеют конкурентов в аспекте чувствительности 
и точности, а также оперативности измерений.

При разработке и создании ГКР/SERS – ак-
тивных подложек (темплатов) большое внима-
ние традиционно уделяется монометаллическим 
наночастицам. Однако именно биметаллические 
частицы благородных металлов имеют ряд прин-
ципиальных преимуществ [13]. Роль (действие) 
последнего фактора мы продемонстрировали в 
эксперименте, например, в [19, 20]. 

Для дендритных наноструктур исследование 
локальных полей проведено в работе [44] имен-
но для SERS в определенных локальных обла-
стях (“горячих точках”) на подложках. Были по-
лучены модельные зависимости коэффициента 
усиления поля в условиях оптимизации соответ-
ствующих структурных параметров нанообъек-
тов, полученных в лазерном эксперименте. Ана-
логичные эффекты были промоделированы для 
твердого диэлектрика при переменном электри-
ческом напряжении [46].

Однако, как правило, ГКР-активные метал-
лические наноструктуры деградируют со вре-
менем, поскольку поверхность металла не за-
щищена, вследствие чего может происходить 
окисление металла, а также агломерация наноча-
стиц. Именно ГКР/SERS также позволяет иден-
тифицировать процессы деградации. В связи с 
этим на протяжении последних лет проводятся 
активные разработки гибридных материалов, в 

которых наночастицы стабилизированы самой 
матрицей – это может быть оксид кремния, по-
листирол, углерод или другие диэлектрические 
либо полупроводниковые материалы [14]. Та-
ким образом, создание и исследование подоб-
ных структур характеризуется высокой сложно-
стью их синтеза. Методы создания гибридных 
материалов, содержащих моно- и/или биметал-
лические наночастицы в матрице, как правило, 
многостадийны: сначала производится синтез 
всех составных компонент по отдельности, а на 
последующих этапах процедуры синтеза проис-
ходит их взаимное внедрение или объединение. 
Получаемые гибридные наноструктуры, как 
правило, сильно неоднородны по элементному 
составу и морфологии, а также достаточно не-
стабильны и разрушаются со временем. 

Решение научной проблемы получения необ-
ходимых по составу и морфологии наноструктур 
на твердой подложке с требуемой стабильностью 
было продемонстрировано нами в экспериментах 
[9, 19, 20]. Это привело к разработке управляемых 
методов осаждения наноструктурированных пле-
нок разного состава и морфологии на твердую 
поверхность: с использованием гибридных нано-
частиц с дальнейшей диагностикой (например, 
ГКР(SERS) сверхмалых концентраций ряда кра-
сителей, нанесенных на твердую наноструктури-
рованную поверхность). Это позволяет говорить 
о новых подходах к обнаружению органических 
соединений в водных растворах, нанесенных на 
подложку с синтезированными заданными то-
пологическими особенностями наноматериалов. 
Такие материалы могут быть использованы для 
создания высокочувствительных наносенсорных 
устройств разного предназначения, не имею-
щих мировых аналогов, включая наноантенны. В 
частности, оказывается возможным обнаружение 
рекордно низких концентраций органических за-
грязнителей (до 10–9 моль/л) – на уровне отдель-
ных молекул [47–50].

Подобный эффект в рассматриваемом нами 
случае дендритных структур (см. разд. 3) может 
быть ассоциирован с наноантеной в представле-
нии квантовой точки [51].

3. ЭНТРОПИЯ СМЕШЕНИЯ  
В ПОВЕРХНОСТНЫХ ТОПОЛОГИЧЕСКИХ 

СТРУКТУРАХ ДЕНДРИТНОГО ТИПА

3.1. Метод фазового поля

Для высокоэнтропийного сплава 
AlCrFeCoNiCu при моделировании профиля 
дендритной структуры мы использовали ме-
тод фазового поля, что позволяет моделировать 
фронт процесса кристаллизации, вследствие ко-
торого формировался дендритный рельеф [52].
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Модель формировали из безразмеренных 
уравнений в переменных фазового поля и темпе-
ратуры для изотропной среды с учетом скрытой 
теплоты (K) в относительных единицах, которые 
решали с использованием простой и явной схе-
мы на 4-точечном шаблоне [53].

По предложенной модели были получены 
профили дендритов для изотропного роста со 
значением K = 0.9 после 1000 и 2000 временных 
шагов (рис. 7). Данные результаты на качествен-
ном уровне соответствуют наблюдаемым экспе-
риментально структурам.

После 2000 шагов дендритная структура за-
хватывает более чем 1/3 расчетной области. При 
этом пик ее затвердения остается неизменным 
по отношению к дендритным образованиям, но 
некоторые из них, в свою очередь, продолжают 
расти.

Основу процесса формирования модели ден-
дритного профиля составлял показатель скры-
того тепла K. При увеличении К, с одной сторо-
ны, прослеживается реакция замедления роста 

дендритов в высоту, с другой стороны, начинает 
зарождаться дендритное ветвление (рис. 8).

Данный процесс может быть обоснован тем, 
что скрытый нагрев опережает процесс оттока 
тепла, и в последующем замедляет рост дендри-
тов на поверхности ВЭС. Из этого можно сде-
лать вывод, что показатели роста и структуры 
дендритных кристаллов зависимы от темпера-
турных изменений и могут управляться выбором 
соответствующих режимов.

В связи с этим вышеуказанная модель адек-
ватно отражает структуру эксперименталь-
ных образцов и может быть применима в пер-
вом приближении для описания особенностей 
структуры данного исследуемого ВЭС.

3.2. Эксперименты с дендритными структурами 
при 2-импульсной лазерной абляции

Нами были изучены более 20 образцов при 
разных параметрах лазерного излучения: энер-
гия E = 8–12 Дж; длительность лазерного им-
пульса τ = 6–12  мс; диаметр лазерного пучка 
D = 0.4–2 мм [54, 55]. Кроме того, с помощью 
растровой электронной микроскопии (элек-
тронный микроскоп Quanta 2000 3D) исследо-
ван фазовый состав в различных точках обла-
сти воздействия лазерного пучка (рис. 9). Был 
проведен энергодисперсионный анализ (ЭДС) 
(электронный микроскоп PHENOM proX с ин-
тегрированной системой ЭДС) и получено про-
центное содержание химических элементов в 
различных точках поверхности. Характерная 
пространственная форма дендрита представля-
ет собой четырехлепестковую структуру с кон-
чиком в ее центре. Если говорить о локальных 
полях, то именно геометрия этого кончика опре-
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Рис. 7. Дендритный профиль после 1000 (а) и 2000 (б) временных шагов.
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Рис. 8. Рост дендритного профиля при К = 0.9 (а) и К = 1.5 (б).
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деляет возникающее усиление. Структуры с та-
кой геометрией могут найти применение в виде 
наноантенны. Этот эффект мы кратко обсудим 
в разд. 4. 

Исследование фазового состава образца по-
казало значительное его изменение. Для не-
ржавеющей стали энергодисперсионный ана-
лиз показал (рис. 9): в необработанных областях 

(точка 1) преобладает железо (~70%), как и в точ-
ках между дендритами (точка 4). В областях оди-
ночных дендритов (точки 2, 3) или их скоплений 
(на рис. 10 – одно из полученных изображений) 
процентное содержание других компонент по 
отношению к железу имели тенденцию к вырав-
ниванию (табл. 1).

Оказалось, что локальная поверхностная эн-
тропия Si в соответствии с энтропийной проце-
дурой, применяемой для сплавов [57], приводит 
к поверхностной интегрированной энтропии 
смешения Sсм с увеличением ее значения в сред-
нем от 7 до 13 Дж/(моль·К). Таким образом, про-
являются достаточно большие различия значе-
ний энтропии смешения на поверхности, что 
и представлено на рис. 11 (вариации энтропии 
вдоль поверхности).

Кроме того, образование дендритов проис-
ходит в довольно узком диапазоне параметров 
лазерного излучения, что наглядно видно из 
графика (рис. 12) в координатах зависимости 
энтропии смешения (Sсм) от плотности энергии 
лазерного излучения W= E/(πD2/4τ), где D – ди-
аметр лазерного пучка, τ – длительность лазер-
ного импульса, Е – энергия в импульсе. 

3.3. Термодинамические соотношения  
для энтропии

В аспекте стандартной термодинамической 
концепции [6, 57] при образовании дендритов 
на поверхности образца следует обозначить не-
сколько их этапов формирования с учетом раз-
ных зон на поверхности образца.

10 μм 53.1 μм
15 кВт - Point Июнь 23 2017 18:55

0 1 2 3 4 5 6 7 8 9 10 11 12 13 14 15 16 17 18 19

0 1 2 3 4 5 6 7 8 9 10 11 12 13 14 15 16 17 18 19

Рис. 9. Характерные результаты фазового анализа, полученные на основе данных, привлеченных с помощью растровой 
электронной микроскопии. Слева – рентгеновский снимок ансамбля дендритов, справа – характерные спектры: вверху – 
спектр области вне дендритов (похожий спектр и от необлученной поверхности) нержавеющей стали; внизу – спектр в 
области одиночных дендритов и их скоплений.

Рис. 10. Дендриты на поверхности образцов стали – по-
казан один из снимков РЭМ: слева – одиночный дендрит, 
справа – ансамбль дендритов.



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ      том 125       № 9       2024

 МОДЕЛИ И СТРУКТУРЫ В ЭЛЕКТРОФИЗИКЕ ВЫСОКОЭНТРОПИЙНЫХ СПЛАВОВ 1119

В начале лазерного воздействия присутствуют 
изменения температуры Т и объема V, но мож-
но считать, что обмена энергией с окружающей 

средой нет – вся энергия идет на совершение ра-
боты по образованию дендритной структуры и/
или на химические превращения.

Таким образом, это можно считать приблизи-
тельно адиабатическим процессом при постоян-
ной энтропии S – изоэнтропийный процесс по 
аналогии с идеальным газом.

Однако изменение объема – его увеличение, 
приводит к увеличению числа состояний в си-
стеме для объектов при их фиксированном чис-
ле N, и это должно приводить к увеличению S по 
ее физическому смыслу. Но при этом одновре-
менно происходит уменьшение температуры, 
что может скомпенсировать увеличение S, по-
скольку “замораживаются” степени свободы – 
число возможных состояний. 

В стационарном конечном состоянии ден-
дритной структуры можно говорить об изобари-
ческом обратимом процессе в системе с постоян-
ным давлением P, и тогда действительно имеем 

Таблица 1. Средние значения концентраций разных элементов, усредненных по 20 различным исследуемым об-
разцам, в разных областях/точках (1–4) для каждого образца из нержавеющей стали AISI204

№ точки
Химический элемент, %

Fe Cr O Ni Mn C ∑

1 63.2 16.7 8.6 7.8 2.2 1.5 100

2 19.0 24.8 32.6 1.3 20.6 1.7 100

3 41.1 18.1 26.2 4.7 8.8 1.1 100

4 69.4 18.0 0 9.7 1.7 1.2 100
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Рис. 11. Энтропия смешения Sсм в зависимости от координат точек на поверхности образца.

График Энт
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Рис. 12. Зависимость энтропии Sсм смешения от плотности 
лазерной энергии W, где круги обозначают отсутствие ден-
дритов на поверхности образца, а звездочки – их наличие.
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пропорцию для двух состояний: T1/T2 = V1/V2, для 
которых изменение энтропии ∆S12 ~ ln (T2/T1).

Два разных состояния 1 и 2 можно отнести 
как к разной пространственной локализации 
дендритов на поверхности, так и к разным ком-
понентам xi состава ВЭС. Данный факт позволя-
ет говорить об изменениях энтропии смешения 
∆Sсм как аддитивного термодинамического пара-
метра: ∆Sсм = kБ ∙ B ∙ N∑i xi ∙ In xi, где kБ – посто-
янная Больцмана, суммирование идет по числу 
компонент в сплаве.

Такие парциальные компоненты элементов 
кристаллических решеток в дендритной систе-
ме представлены в табл. 1 для средних значе-
ний концентрации элементов сплава ni /N, где 
N = ∑i ni.

Из всех этих простых рассуждений в первом 
приближении можно считать, для соотношения 
T · S имеется тенденция к инварианту для разных 
состояний с разными значениями Ti и Si. Так, в 
случае фазового перехода формируются стабиль-
ные дендритные структуры. При этом необходи-
мо учитывать также динамический временной 
фактор, связанный с нестационарностью реали-
зуемых процессов и состояний в импульсном ла-
зерном режиме воздействия на материал. 

Принципиальным моментом является фик-
сированная локализация образовавшихся ден-
дритов на поверхности образца с лакунами меж-
ду ними (рис. 9). Эти последние зоны можно 
рассматривать как сформированные при лазер-
ном воздействии в условиях изотермического 
процесса T = const, когда идет отток энергии во 
внешнюю среду. В этом случае увеличение V для 
всего образца ведет к увеличению S. Поэтому 
для всего образца в целом и можно говорить об 
управляющей роли характеристики такой вели-
чины как T·S в начале и в конце реализующихся 
трансформаций возникающих фазовых состоя-
ний на поверхности образца. 

При таких допущениях можно оценить темпе-
ратуру верхней границы структурного фазового 
перехода к дендритной структуре, соответствую-
щей температуре выравнивания концентраций 
элементов в растущем дендритном кристалле. 
Эта процедура реализуется на основе принципа 
максимального производства энтропии [56, 57]. 

Поскольку приближенно рассматривается 
адиабатический процесс (количество теплоты, 
которое подводится к системе за счет нагрева 
поверхности лазерными импульсами превраща-
ется в работу), то можно говорить об инвариант-
ном произведении:

 S T S T
H H

* макс K= * � , (8)
где SH – начальная энтропия образца при про-
изошедшем лазерном нагреве в эксперимен-

те, TН=1360 К – конечная температура в нашем 
эксперименте (температура нагрева). Тогда рас-
четное значение Sмакс=12.26 Дж/(моль·К) (по-
верхностная энтропия) – энтропия в конце ла-
зерного нагрева/химического превращения при 
образовании конечной дендритной структуры; 
ТК=293.15 К – комнатная температура, посколь-
ку действие лазерного воздействия закончилось. 
Тогда из (8) определяется значение SН = 2.64 Дж/
(моль·К).

В соотношении (8) для Sмакс можно считать:

 S S Sмакс Н Ф= +  , (9)

где SФ – энтропия произошедшего фазового пе-
рехода к дендритной структуре. 

Поэтому из (9) при SH=2.64 Дж/(моль·К) по-
лучаем SФ=9.62 Дж/(моль·К).

Поскольку по определению изменение эн-
тропии обратно пропорционально температуре 
[6], т. е. dS = δQ/T, где δQ – теплота, получаемая 
термодинамической системой, в данном случае 
за счет лазерной энергии с плотностью W, то для 
TФ – температуры начала фазового перехода к 
дендритной структуре, приходим к значению: 

 T KФ = 1067 . (10)

Таким образом, температура произошедше-
го начала фазового перехода в дендритное со-
стояние составила 1067 К, что близко по оцен-
кам к температуре мартенситного превращения 
в образцах стали из аустенитного состояния 
~726.85°С [25]. Эта оценка совпадает с расчет-
ными данными работы [55].

Из данных оценок, согласно работе [58], 
имеем fi(r)= –grad φ (r), где fi(r) – энтропийная 
сила [59], φ(r) – потенциал. Тогда может быть 
рассчитана зависимость электропроводимости 
σ образующихся дендритных кристаллов на по-
верхности образца от концентрации носителей 
заряда – считаем, что речь идет об электронных 
носителях заряда:

 σ = 





−2 17 10 16. * *
*

n
См

моль м
. (11)

Расчет показал, что при температуре около 
1067 К электропроводимость выходит на насы-
щение (рис. 13). Это связано с тем, что именно 
вблизи температуры фазового перехода при из-
менении температуры колебания решетки кри-
сталла можно не учитывать [6]. Максимальная 
электропроводимость по данным оценкам со-
ставила при этом 43.15·106 Cм/(моль·м).

Функциональная связь поверхностной эн-
тропии с температурой показана на рис. 14, из 
которого видно, что действительно можно счи-
тать T·S ≈ const.
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Зависимость электропроводимости от по-
верхностной энтропии при заданном количе-
стве поглощенной теплоты при лазерном на-
греве (W = 293.15 · R · 12.26) представлена на 
рис. 15. При этом необходимо учитывать, что 
при энергодисперсионном анализе измеряется 
дендритная область, и средняя измеренная по-
верхностная энтропия оказывается меньше ло-
кализованного ее значения (ср. с рис. 11).

Таким образом, графическое распределение 
энтропии смешения от координат точек на по-
верхности образца демонстрирует сильную не-

однородность. При этом дендриты образуются 
в узком интервале значений плотности лазер-
ной энергии. Рассчитанная температура начала 
фазового перехода к дендритным структурам по 
оценкам совпала с температурой мартенситно-
го превращения для стали. График зависимости 
“электропроводимость–концентрация” носи-
телей заряда для дендритов показал линейную 
зависимость, характеризующую электрические 
свойства сплава в данной области/точке поверх-
ности по измеренной поверхностной энтропии 
смешения в области образовавшегося дендри-
та. Можно также утверждать, что чем ниже зна-
чение энтропии, тем выше температура и тем 
больше будет носителей заряда для электропро-
водимости.

При этом следует добавить, что поверхност-
ные явления характеризуют систему, состоящую 
из нескольких конфигураций, как, например, бы-
ло выявлено в работе [60], где определяли поверх-
ностное натяжение кристаллов и твердых раство-
ров. В частности, исследование микроструктуры 
сплава CoCrNiMn с помощью атомно-зондовой 
томографии и измерения кривых остаточного со-
противления изотропного отжига выявило обра-
зование предвыделений в сплаве [61].

4. ФРАКТАЛЬНЫЕ СТРУКТУРЫ 
ДЕНДРИТОВ КАК ПРОТОТИПЫ 

НАНОАНТЕННЫ
Рассмотрим локализацию поля в форме на-

ноантенны на основе изолированного дендрита 
(рис. 10, рис. 11). Для единичного дендрита в ис-
следуемом случае нержавеющей стали AISI204 
[54, 55] имеем: одиночный дендрит в нашем слу-
чае получается на поверхности нержавеющей 
стали в результате двухимпульсного воздействия. 
Он формируется в области лазерной абляции, 
при варьировании ее размера от 0.4 мм до 2.0 мм. 
В этом случае размер образовавшихся дендритов 
колеблется в диапазоне от 0.2 до 3.0 мкм со сред-
ним размером 1.19–2.71 мкм в зависимости от 
плотности потока лазерного излучения [54, 55]. 

Таким образом, каждая зона лазерного об-
лучения с образовавшимися дендритами – это 
поле диаметром 0.4–2.0 мм, которое можно 
представлять, как множество наноантенн ми-
крометрового размера (наноточек). 

Главным преимуществом предлагаемой тех-
нологии получения фрактальных наноантенн 
(дендритов) на поверхности нержавеющей стали 
является ее простота и технологичность в про-
тивовес существующим технологиям, среди ко-
торых такие трудоемкие и дорогие способы, как 
травление, утончение сфокусированным ионным  
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Рис. 13. Зависимость электропроводимости от концентра-
ции носителей заряда.
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пучком, электронно-лучевая литография и т.п. 
В данной технологии следует задать форму ла-
зерного импульса определенной скважности, 
зафиксировать энергию и время воздействия. В 
результате получается оксид железа с равномер-
но распределенными фрактальными структура-
ми дендритов вдоль поверхности лазерного пят-
на от его периферии к центру.

Для оценки возможности применения ден-
дритов в качестве прототипа наноантенн было 
проведено моделирование диаграммы направ-
ленности для трех различных частот (рис. 16). 
Результаты моделирования были получены нами 
средствами Matlab, Mathworks в модуле Antenna 
Toolbox. Моделирование реализовывали на ос-
нове решений уравнений Максвелла [62–64]. 
Такое приближение было выбрано в связи с тем, 
что усиление антенны в общем случае определя-
ется эффективностью излучения с учетом дис-
сипативных потерь и коэффициентом направ-
ленности излучения в дальней зоне.

Таким образом, система дендритов на по-
верхности ВЭС может быть представлена как 
наноантенны при представлении на микроу-
ровне. Несомненным преимуществом таких 
фрактальных наноантенн [63] является их мно-
годиапазонность и широкополосность, каждая 
итерация фрактальной антенны расширяет ее 
рабочую полосу частот, что позволяет переда-
вать информацию в высокочастотном диапазо-
не частот (гигагерцовый диапазон) с высокой 
эффективностью [64]. 

Кроме того, фрактальные антенны являются 
универсальными в аспекте их взаимозаменяе-
мости и симметрии диаграмм направленности: 
если одна часть фрактальной наноантенны вы-
йдет из строя, другая часть сможет заменить ее. 
Многолучевые фрактальные наноантенны обла-
дают сложной диаграммой направленности, ко-
торая показана на рис. 16 [63]. Это и определяет 
ее универсальность.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Рассмотрены подходы для управления функ-
циональными характеристиками ВЭС, обладаю-
щих системами фрактальных объектов. В част-
ности, моделирование фрактальной структуры 
ВЭС в рамках DLA-приближения, показало вли-
яние локализованных кластерных неоднородно-
стей на электрофизические характеристики с 
тенденцией к оптимизации. Это влияние прояв-
ляется через увеличение локального поля, оце-
ненного в приближении системы цилиндриче-
ских нанокластеров. 

Дендритные микро- и наноструктуры были 
проанализированы в рамках модели фазового 
поля. Модель описывает структурные фазовые 
переходы с учетом кристаллической структуры 
твердого тела и постоянной плотности жидкой 
фазы при реализации термодиффузионных ме-
ханизмов на атомных масштабах с учетом ло-
кальной атомной плотности. Кроме того, элек-
трофизические свойства рассматриваемых 
образцов были описаны с учетом энтропийного 
подхода, который позволил определить функци-
ональную связь с температурой.

Результаты расчетов диаграмм направленно-
сти дендритных кристаллов, свидетельствова-
ли о том, что рассматриваемые образцы ВЭС с 
фрактальной структурой могут быть применимы 
как перспективыные прототипы наноантенн, 
получаемые простыми и технологичными мето-
дами. 

В итоге, опираясь на приведенные в рабо-
те результаты экспериментальных и числен-
ных исследований, можно достаточно уверенно 
утверждать о хорошей перспективе применения 
фрактальных структур ВЭС со свойствами, об-
условленными топологической структурой, для 
различных приложений.

Данная работа финансировалась за счет 
средств бюджета университета. Никаких допол-
нительных грантов на проведение или руковод-
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Рис. 16. Полученные диаграммы направленности дендритных кристаллов для различных частот: 100 Гц (а), 150 Гц (б), 
200 Гц (в).
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ство данным конкретным исследованием полу-
чено не было.

Авторы данной работы заявляют, что у них 
нет конфликта интересов. 
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MODELS AND STRUCTURES IN THE ELECTROPHYSICS  
OF HIGH-ENTROPY ALLOYS WITH LASER-INDUCED  

FRACTAL SURFACE OBJECTS
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The possibility of controlled synthesis of nanodendritic structure of high entropy alloys (HEAs) is considered. 
The fundamental results on electrical conductivity depending on the topological structure for iron-containing 
alloys and compounds in dendritic HEAs are discussed. Emphasis is placed on the theoretical and experi-
mental studies of structural features on the surface of HEAs with objects of fractal dimension. The influence 
of localized cluster inhomogeneities on the solid surface on the electrophysical parameters of the samples has 
been determined taking into account the entropy of mixing in the surface topological structures of dendritic 
type. The fractal structures of dendrites are analyzed as prototypes of nanoantennas. It is shown that the main 
reason for the formation of the functional characteristics of such structures is the occurrence of a phase tran-
sition with the parameters of emerging topological fractal structures (dendrites), which can serve as standard 
thermodynamic parameters, such as temperature and pressure. They will determine the phase states of the 
medium, including possible trends towards superconductivity. At the same time, the technology of obtaining 
such surface nanoscale topological objects, based on laser ablation, is quite simple and universal with control-
lable characteristics of the parameters of the resulting (emerging) structures of various configurations.

Keywords: high-entropy alloys, nanodendritic structure, nanocrystal, modeling, fractal structure, dendrite
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Методами рентгеновской дифрактометрии in situ и ex situ исследованы температурно-времен-
ные изменения параметров решетки мартенсита (ПРМ) сплавов с памятью формы Ti–50.26Ni и  
Ti–18Zr–12Nb (ат.%) с целью проверки существования временной зависимости ПРМ и выяс-
нения, насколько строго сохраняется правильная сингония решетки мартенсита при изменении 
ее параметров в ходе нагрева–охлаждения в интервале температур от –180°С до ≥As. Изменения 
ПРМ обратимы во всем исследованном диапазоне температур при различных комбинациях ско-
ростей нагрева и охлаждения (от 0.03°C/с до >50°C/с), величины ПРМ не зависят от времени 
рентгеновской съемки или выдержки при данной температуре в интервале существования мар-
тенсита. Ширина рентгеновских линий В19'- и αʹʹ-мартенсита при любых комбинациях скоростей 
нагрева и охлаждения и временах выдержки не изменяется, что указывает на отсутствие искаже-
ний решетки мартенсита, подобных предмартенситным, приводящим к обратимому уширению 
рентгеновских линий аустенита с приближением к точке Мs в области формирования нанодоме-
нов промежуточной структуры сдвига. Величина критерия Фишера (F), нигде не превышающая 
ее критическое значение, наряду с неизменностью ширины рентгеновских линий свидетельству-
ет о сохранении неискаженной сингонии решетки непревращенных кристаллов мартенсита и 
изменении решетки как целого – путем постепенного однородного сдвига – при приближении к 
моменту их обратного превращения.

Ключевые слова: титановые сплавы с памятью формы, параметры решетки мартенсита, температур-
ная зависимость, временная зависимость, рентгеноструктурный анализ
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ВВЕДЕНИЕ

Параметры кристаллической решетки мар-
тенсита (ПРМ) в сплавах с памятью формы 
(СПФ) – не просто фундаментальные ее кон-
станты, но и главный фактор, определяющий 
функциональные свойства СПФ, поскольку со-
отношение ПРМ с генетически связанными па-
раметрами решетки аустенита (ПРА) определяет 
максимальную деформацию растяжения решет-
ки при мартенситном превращении εmax. Послед-
няя является кристаллографическим ресурсом 
обратимой деформации (εr

max), т. е. потенциаль-
ной максимальной обратимой деформации в 
приближении монокристалла (“монокристалл 

аустенита ↔ монокристалл мартенсита”) [1–3]. 
При этом ПРМ, а следовательно, деформация 
εmax и ее кристаллографическая ориентация про-
являют концентрационную, структурную и тем-
пературную зависимости [3]. Так, концентраци-
онная зависимость εmax в СПФ Ti–Ni выражается 
в уменьшении εmax при температуре Mн с 11.85 до 
10.40% в интервале концентраций никеля от 50 
до 51 ат.% [3], а в СПФ Ti–Nb εmax резко умень-
шается при увеличении концентрации ниобия 
[4]. Структурная зависимость εmax, обнаружен-
ная в СПФ Ti–Ni, выражается в уменьшении εmax 
на величину до 1–1.5% при резком увеличении 
концентрации дефектов решетки (дислокаций, 
субграниц, границ зерен) в аустените [3]. Тем-
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пературная же зависимость выражается в умень-
шении εmax при повышении температуры [3, 5, 6]. 
При этом структурная зависимость сохраняется: 
при увеличении концентрации дефектов решет-
ки в аустените ПРМ и εmax изменяются, но их 
температурные зависимости остаются неизмен-
ными [3]. Принципиальную роль в этих измене-
ниях кристаллографического ресурса обратимой 
деформации играет анизотропия концентраци-
онных, структурных и температурных измене-
ний ПРМ, поскольку именно она эти изменения 
εmax и определяет.

В СПФ на основе Ti–Ni как бинарных, так и 
тройных (Ti–Ni– (Fe, Co, Mn и др.)), анизотро-
пия температурных изменений ПРМ была ис-
следована и описана в [7–18]. Эти изменения 
были обратимы по температуре, а их анизотро-
пия заключалась в следующих закономерностях 
изменений параметров моноклинной решетки 
B19ʹ-мартенсита: при повышении температуры 
параметры a и b увеличиваются, а параметр c и 
угол моноклинного искажения β уменьшаются. 
При этом в [9, 19] было отмечено, что каждый 
из параметров решетки мартенсита стремит-
ся в сторону того параметра решетки исходно-
го аустенита, с которым он генетически связан. 
Иными словами, поскольку при B2→B19ʹ-пре-
вращении бейновская деформация состоит в 
превращении выделенной в упорядоченной на 
основе ОЦК-решетке В2 ГЦТ-ячейки c ПРА aB2 
и bB2=cB2= 2aB2 в моноклинную ячейку c ПРМ 
aB19ʹ, bB19ʹ, cB19ʹ и углом моноклинности β>90°, 
причем aB19ʹ<aB2, bB19ʹ<bB2, а cB19ʹ>cB2, то при нагре-
ве ПРМ aB19ʹ и bB19ʹ увеличиваются в сторону ПРА 
соответственно aB2 и bB2, ПРМ cB19ʹ уменьшается в 
сторону ПРА cB2, а угол β уменьшается в сторону 
90° [9, 19].

В безникелевых СПФ на основе Ti–Nb ани-
зотропия температурных изменений ПРМ αʹʹ 
была исследована и описана в [20–22]. Эти из-
менения, как и в СПФ Ti–Ni, были обратимы 
по температуре, а их анизотропия заключалась 
в следующих закономерностях изменений пара-
метров орторомбической (ОР) решетки αʹʹ-мар-
тенсита: при повышении температуры параметр 
aαʹʹ увеличивается, bαʹʹ уменьшается, а cαʹʹ мало из-
меняется [5]. При этом и здесь каждый из ПРМ 
при нагреве стремится в сторону того ПРА, с ко-
торым он генетически связан. В этих СПФ при 
мартенситном β→αʹʹ-превращении бейновская 
деформация переводит выделенную в ОЦК-ре-
шетке β ГЦТ-ячейку c ПРА aβ и bβ=cβ= 2aβ в ОР 
ячейку c ПРМ aαʹʹ, bαʹʹ и cαʹʹ, причем aαʹʹ<aβ, bαʹʹ>bβ, 
а cαʹʹ≈cβ, и соответственно при нагреве ПРМ aαʹʹ 
увеличивается в сторону ПРА aβ, ПРМ bαʹʹ умень-

шается в сторону ПРА bβ, а ПРМ cαʹʹ остается 
приблизительно равным ПРА cβ.

Генетически связанные параметры (межпло-
скостные расстояния и углы) мартенсита и аусте-
нита должны изменяться так, чтобы они не нару-
шали соотношений между ПРМ и ПРА. Точнее, 
при нагреве те элементы решетки мартенсита, 
которые были больше соответствующих элемен-
тов решетки аустенита, должны уменьшаться, 
а те, которые были меньше – увеличиваться. В 
последующих более подробных дифракционных 
исследованиях [23–28] были прослежены тем-
пературные изменения координат различных 
дифракционных линий мартенсита и построены 
тензоры коэффициентов теплового “расшире-
ния” решеток мартенсита и температурные зави-
симости коэффициентов, а также предположен 
флуктуационный атомный механизм этих изме-
нений: возникновение и развитие нанодоменов 
с решеткой β-фазы при нагреве αʹʹ-мартенсита 
[28], что можно рассматривать как некую анало-
гию предмартенситных искажений решетки при 
охлаждении B2- или β-фаз [14, 29].

Однако в проведенных исследованиях упу-
щены два принципиально важных обстоятель-
ства, прояснение которых должно способство-
вать пониманию физической природы явления. 
Во-первых, вопрос о том, насколько строго со-
храняется тип (сингония) решетки мартенсита 
при анизотропном изменении ее параметров, не 
решался и даже не возникал. Иными словами, 
искажается ли моноклинная симметрия решет-
ки мартенсита в СПФ Ti–Ni и орторомбическая 
симметрия решетки мартенсита в безникелевых 
титановых СПФ, например, в результате аусте-
нитоподобных атомных смещений, при стрем-
лении решеток мартенситов к соответственно 
решеткам В2 и β в ходе нагрева? Или деформа-
ция решетки развивается однородно и постепен-
но при сохранении совершенства ее симметрии? 

Во-вторых, в предыдущих исследованиях тем-
пературных зависимостей ПРМ в СПФ Ti–Ni и 
Ti–Zr(Nb) вопрос о временнóй или скоростной 
зависимости параметров решетки мартенсита и, 
соответственно, кристаллографического ресурса 
обратимой деформации, т. е. стабильности наве-
денной деформации и восстановленной формы, 
(и даже просто о существовании этой зависимо-
сти) не затрагивался. Однако в работах по СПФ 
Ti–Ni [16] и Ti–Nb–Ta [20] содержатся данные, 
которые могут свидетельствовать о существова-
нии такой временнóй зависимости.

Указанные нерешенные вопросы и послужи-
ли мотивирующими факторами для проведения 
рентгенографических исследований in situ и ex 
situ температурно-временных зависимостей па-
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раметров решетки мартенсита СПФ Ti–Ni и Ti–
Zr–Nb. Целью настоящей работы было: (1) про-
верить существование временной зависимости 
параметров решетки мартенсита и (2) выяснить, 
насколько строго сохраняется тип (сингония) 
решетки мартенсита при изменении ее параме-
тров в ходе нагрева–охлаждения СПФ Ti–Ni и 
Ti–Zr–Nb. 

МАТЕРИАЛЫ И МЕТОДИКИ

Исследовали сплавы Ti–50.26Ni и Ti–18Zr–
12Nb (ат.  %) в исходном мартенситном состоя-
нии при Ткомн., выбранные на основании данных 
о концентрационных зависимостях температур 
начала прямого мартенситного превращения 
Мs [3, 4]. Сплавы нагревали при 700°С в течение 
30 мин и 1 ч соответственно для формирования 
рекристаллизованной структуры с умеренно 
крупным зерном (5–10 мкм и 30–40 мкм соот-
ветственно) с последующей закалкой в воде.

Поскольку исследование температурно-вре-
менной зависимости параметров решетки мар-
тенсита требовалось проводить не только в 
широкой области температур существования 
стабильного мартенсита, но и в начале потери 
его стабильности, т. е. в начале интервала об-
ратного мартенситного превращения немного 
выше температуры Аs, необходимо было опреде-
лить температурные интервалы обратных мар-
тенситных превращений исследуемых сплавов. 
Для этого к сплаву Ti–50.26Ni применили метод 
дифференциальной сканирующей калориме-
трии (ДСК) (рис. 1а) с использованием калори-
метра Perkin Elmer DSC 400 при скорости нагре-
ва-охлаждения 10°С/мин.

Как видно на рис. 1а, на кривых ДСК при 
нагреве и охлаждении наблюдаются пики, со-
ответствующие обратному B19ʹ→B2 и прямому 
B2→B19ʹ-превращениям. Температуры начала 
и окончания обратного мартенситного превра-
щения определены как Аs=55°С и Аf=85°С. По-
скольку мартенситные превращения в сплавах 
системы Ti–Zr–Nb имеют большую ширину ин-
тервала превращений, проявляют слабый тепло-
вой эффект и развиваются при охлаждении вяло, 
ДСК традиционно не используется для сплавов 
этой системы. Поэтому для определения интер-
вала обратного αʹʹ→β-мартенситного превраще-
ния применили метод определения изменения 
удельного электрического сопротивления (R/R0,  
где R0 – электросопротивление при Ткомн) при 
нагреве (рис. 1б). Измерение электросопротив-
ления проводили на специально спроектиро-
ванной установке, оснащенной термокамерой 
с контроллером ОВЕН ТРМ-151 и мультиволь-

тметром ПРИСТ B7-78/1, подключенным к 
ПК. Скорость нагрева составляла 5°С/мин. На 
кривой температурной зависимости удельно-
го электросопротивления СПФ Ti–18Zr–12Nb 
видны два перегиба, отвечающие температурам 
начала и окончания обратного αʹʹ→β-мартенсит-
ного превращения: Аs=145°С и Аf=210°С. 

Для выбора температур рентгенографических 
исследований в области потери стабильности 
мартенсита было необходимо уточнение этих 
“пристрелочных” температур с помощью иссле-
дования фазового состава методом рентгенов-
ской дифрактометрии in situ. Съемку проводили на 
дифрактометре Rigaku Ultima IV¸ оборудованном 
термокамерой R300, в CuKα-излучении. Рентге-
нограммы сплавов Ti–50.26Ni и Ti–18Zr–12Nb,  
полученных при Ткомн в начале и в конце интер-
вала обратного мартенситного превращения, 
приведены на рис. 2.

Как видно из рис. 2а, при Ткомн фазовый со-
став сплава Ti–50.26Ni представлен полностью 
B19ʹ-мартенситом без следов каких-либо других 
фаз. При повышении температуры до 70°С его 
рентгеновские линии незначительно ослабевают 
и появляется линия {110}B2-аустенита, что сви-
детельствует о начале обратного превращения 
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Рис. 1. К определению характеристических температур об-
ратного мартенситного превращения. Калориметрические 
кривые нагрева и охлаждения сплава Ti–50.26Ni (а); темпе-
ратурная зависимость удельного электрического сопротив-
ления R/R0 при нагреве сплава Ti–18Zr–12Nb (б).
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B19ʹ→B2. Дальнейшее повышение температуры 
до 80°С приводит к существенному ослаблению 
линий B19ʹ-мартенсита и значительному росту 
интенсивности линии {110}B2-аустенита. На ос-
новании этих данных в качестве температуры 
начала потери стабильности B19ʹ-мартенсита 
для дальнейшего исследования выбрали тем-
пературу 70°С. Из рис. 2б видно, что в случае 
сплава Ti–18Zr–12Nb при Ткомн отчетливо вид-
ны линии αʹʹ-мартенсита. Пик, лежащий в обла-
сти 38°, может быть отнесен как к (002)αʹʹ, так и к 
{110}β. Однако отсутствие явного пика {200}β сви-
детельствует о весьма малом количестве β-фазы 
и позволяет отнести этот пик к (002)αʹʹ. Повыше-
ние температуры до 150°С приводит к ослабле-
нию интенсивности линий αʹʹ-мартенсита, а ин-
тенсивность пика в области 38° увеличивается и 
появляется отчетливый пик {200}β. Следователь-
но, можно утверждать, что на месте линии (002)αʹʹ  
появляется и заметно усиливается линия {110}β. 
Дальнейшее повышение температуры до 200°С 
приводит к практически полному исчезновению 
линий αʹʹ-мартенсита и резкому усилению ли-
ний β-фазы. Таким образом, в качестве темпера-
туры начала потери стабильности αʹʹ-мартенсита 
была выбрана температура 150°С.

Параметры решетки мартенсита в обоих спла-
вах рассчитывали методом наименьших квадра-
тов, а также, для оценки приемлемости (каче-

ства) решения задачи расчета ПРМ по каждой 
экспериментальной рентгенограмме, определя-
ли величину критерия Фишера по методике [16, 
30–32]. В случае Ti–Ni расчеты проводили на 
основании угловых координат центров тяжести 5 
линий: (110)B19ʹ, (002)B19ʹ, (111)B19ʹ, (020)B19ʹ и (111)B19ʹ,  
а в случае Ti–Zr–Nb использовали 8 линий: в 
большинстве случаев – (110)αʹʹ, (020)αʹʹ, (111)αʹʹ, 
(021)αʹʹ, (022)αʹʹ, (200)αʹʹ, (202)αʹʹ и (041)αʹʹ, или (110)αʹʹ,  
(020)αʹʹ, (111)αʹʹ, (021)αʹʹ, (022)αʹʹ, (130)αʹʹ, (131)αʹʹ и  
(132)αʹʹ – в случае, когда линии (200)αʹʹ, (202)αʹʹ и 
(041)αʹʹ были слишком слабыми или отсутство-
вали. Выбор указанных линий мартенсита об-
условлен тем, что они свободны от наложения 
линий других фаз. Погрешность определения 
угловых координат выбранных линий ∆2θhkl при-
нимали равной 0.02°. 

Критерий Фишера позволяет оценить соот-
ветствие реальной, полученной эксперимен-
тально рентгенограммы расчетной рентгено-
грамме, построенной по рассчитанным методом 
наименьших квадратов (МНК) параметрам ре-
шетки мартенсита [32]. Критерий Фишера опре-
деляется в нашем случае по формуле:

 F

эксп расчет

эксп
=

−( )

( )
hkl hkl hkl

hkl hkl

∑
∑

θ θ

θ

2 2

2

2

2

∆
 ,  (1)

где ∆2θhkl     
эксп – погрешность экспериментально  

определенной координаты линии (hkl), а  
(2θhkl     

эксп – 2θhkl     
расчет) – разность между эксперимен-

тальной и полученной обратным расчетом по 
ПРМ координатами линии (hkl).

Критическим (Fкр) считается уровень, обе-
спечивающий достоверность соответствия вы-
ше 95%. Этот параметр является важным, он 
позволяет проверить соответствие эксперимен-
тальных координат рентгеновских линий их ко-
ординатам, заданным расчетом МНК, и поэто-
му априорно отвечающим заданной правильной 
сингонии решетки. Если такого соответствия 
нет, то будут наблюдаться значительные сме-
щения экспериментальных координат линий от 
расчетных, и критерий Фишера превысит свое 
критическое значение. 

Кроме того, для контроля искажения решет-
ки существующей фазы и отклонения от пра-
вильной ее симметрии вследствие образования 
локальных атомных смещений можно исполь-
зовать оценку ширины ее рентгеновских линий 
(на половине высоты). Так, в работах [10, 14, 
16, 33] было показано, что в сплавах Ti–50.0 и 
Ti–51.0%Ni в интервале температур протекания 
предпереходных явлений и образования соот-
ветствующих наноразмерных доменов проме-
жуточных сдвиговых структур наблюдается зна-

И
нт

ен
си

вн
ос

ть
, у

.е
.

37 38 39 40 41 42 43 44 45 2θ°

80 °C  

70 °C  

25 °C

002   
B19'

111
B19'

110
B2

020
B19'
111

B19'

(а)

И
нт

ен
си

вн
ос

ть
, у

.е
.

33 35 37 39 41 51 53 55 59 2θ°

200 °C  

150 °C  

25 °C

110α’’
020α’’

002α’’

110β
111α’’
021α’’ 112α’’

022α’’

200β

200α’’

(б)

Рис. 2. Дифрактограммы сплавов Ti–50.26Ni (а) и Ti–18Zr–
12Nb (б) при Ткомн и в области обратных превращений соот-
ветственно B2→B19′ и α"→β.
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чительное уширение линии {110} В2-аустенита, 
еще до начала самого превращения. Уширение 
при подходе к температуре начала В2→В19' или 
В2→R-превращения “сверху” составляет более 
25% от изначального значения ширины линии. 
Поэтому для оценки совершенства сохранения 
типа (сингонии) кристаллической решетки мар-
тенсита была измерена ширина рентгеновских 
линий мартенсита (002)B19ʹ для СПФ Ti–50.26Ni 
и (111)αʹʹ для Ti–18Zr–12Nb в интервале темпера-
тур существования мартенсита от –180°С до ≥Ан 
при варьировании скорости изменения темпе-
ратуры и изотермической выдержке.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

Исследование стабильности параметров решетки 
мартенсита при изотермической выдержке

Для исследования стабильности ПРМ при 
изотермической выдержке были выбраны два 
режима длительной выдержки: (1) нагрев до тем-
пературы начала потери стабильности мартен-
ситом (≥Ан) в камере со скоростью 20°С/мин., 
съемка рентгенограммы в течение 60 мин, затем 
съемка после выдержки 12 ч при этой темпера-
туре; (2) съемка при Ткомн через <1 минуты после 
закалки от температуры (≥Ак), затем съемка по-
сле выдержки 30 суток при Ткомн, где мартенсит 
стабилен. 

На рис. 3 представлены рентгенограммы 
сплавов Ti–50.26Ni и Ti–18Zr–12Nb, получен-
ные в эксперименте с выдержкой по режиму 1. 
Выдержку проводили in situ в термокамере R300 
дифрактометра. Как видно из рис. 3а, после на-
грева сплава Ti–50.26Ni до температуры вы-
держки 70°С фазовый состав представлен как 
B19ʹ-мартенситом, так и B2-аустенитом. После 
выдержки в течение 12 ч добавляется некоторое 
количество аустенита, а форма профилей линий 
мартенсита на рентгенограмме и их угловые ко-
ординаты не изменяются. Аналогично фазовый 
состав сплава Ti–18Zr–12Nb (рис. 3б) после на-
грева до температуры 150°С представлен как 
αʹʹ-мартенситом, так и небольшим количеством 
β-фазы, а форма профилей и координаты линий 
на рентгенограмме в ходе выдержки в течение 12 
ч также не изменяются.

На рис. 4 приведены результаты измерений, 
проведенных после выдержки по режиму 2. Как 
видно из рис. 4а, при Ткомн. фазовый состав сплава 
Ti–50.26Ni представлен B19ʹ-мартенситом и не-
большим количеством промежуточной R-фазы. 
Фазовый состав сплава Ti–18Zr–12Nb при Ткомн 
представлен αʹʹ-мартенситом (рис. 4б). Выдерж-
ка в течение 30 дней не приводит к изменению 
положений линий на рентгенограммах. 

На основании полученных рентгенограмм 
были определены параметры решетки мартенси-
та каждого сплава, включая объем элементарной 
ячейки мартенсита, значения критерия Фишера 
и ширины на половине высоты рентгеновских 
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Рис. 3. Рентгенограммы СПФ Ti–50.26Ni (а) и Ti–18Zr–
12Nb (б), полученные в ходе эксперимента с выдержкой 
при температуре начала потери стабильности мартенсита 
в течение 12 ч.
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12Nb (б), полученные в ходе эксперимента с выдержкой 
при Ткомн в течение 30 дней.
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линий мартенсита (002)B19ʹ для СПФ Ti–50.26Ni 
и (111)αʹʹ для Ti–18Zr–12Nb. На рис. 5 представ-
лены результаты расчетов и измерений для вы-
держки по режиму 1 при температурах потери 
стабильности мартенсита, а на рис. 6 для вы-
держки по режиму 2 при Ткомн. 

Как видно из рис. 5 и 6, во всех исследован-
ных случаях параметры решеток мартенсита в 
обоих сплавах остаются постоянными в преде-
лах погрешностей. Т. е., как B19ʹ-мартенсит в 
СПФ Ti–Ni, так и αʹʹ-мартенсит в СПФ Ti–Zr–
Nb имеют постоянные параметры кристалличе-
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ской решетки при изотермической выдержке в 
области температур интервала их существования 
от Ткомн. и выше. Кроме того, во всех случаях кри-
терий Фишера меньше критического значения: 
Fкр=5.05 для СПФ Ti–50.26Ni и Fкр=3.79 для Ti–
18Zr–12Nb, а ширина рентгеновских линий в хо-
де выдержки не возрастает. Это свидетельствует 
о том, что решетка мартенсита в обоих сплавах 
приобретает свои параметры еще до начала вы-
держки и сохраняет их величины постоянными, 
а свою сингонию совершенной, не искажающа-
яся в ходе изотермической выдержки.

Исследование параметров решетки мартенсита 
при изменении скоростей нагрева и охлаждения

Поскольку при длительных выдержках в высо-
котемпературной части интервала существования 
мартенсита не были зафиксированы какие-либо 
изменения решетки мартенсита, было решено 
ужесточить условия эксперимента, максималь-
но ограничив время охлаждения и/или нагрева 
и пребывания при температуре сканирования 
рентгенограммы. Для этого провели экспери-
менты in situ и ex situ при варьировании скоростей 
нагрева и охлаждения. При этом температурный 
интервал исследований расширили в сторону 
низких температур до криогенных (≤–180°С).  
В последнем случае использовали и прямое ох-
лаждение жидким азотом для максимальной 
скорости фиксации высокотемпературного со-
стояния решетки мартенсита. Для исследова-
ния влияния скоростей нагрева и охлаждения на 
параметры решетки мартенсита были выбраны 
следующие схемы эксперимента (см. рис. 7). 

В интервале от Ткомн вверх в нижнюю часть об-
ласти нестабильности мартенсита:

1) медленные (0.03°С/с) нагрев и охлаждение 
в термокамере R300 дифрактометра со съемками 
рентгенограмм in situ до нагрева, сразу после на-
грева и сразу после охлаждения;

2) медленный (0.03°С/с) нагрев, выдержка 1 ч 
и быстрое (6°С/с) охлаждение со съемками рент-
генограмм до нагрева и после охлаждения при 
Ткомн;

3) быстрый (6°С/с) нагрев, выдержка 1 ч и 
медленное (0.03°С/с) охлаждение со съемками 
рентгенограмм до нагрева и после охлаждения 
при Ткомн;

4) быстрый (6°С/с) нагрев, выдержка 1 ч и бы-
строе (6°С/с) охлаждение со съемками рентгено-
грамм до нагрева и после охлаждения при Ткомн.

В интервале стабильного существования мар-
тенсита от Ткомн вниз до ≤ –180 °С:

5) медленное (0.03°С/с) охлаждение и нагрев 
в термокамере R300 дифрактометра со съемками 
рентгенограмм до охлаждения, сразу после ох-
лаждения и сразу после нагрева;

6) быстрое (>50°С/с) охлаждение прямой 
подачей жидкого азота на образец и быстрый 
(>50°С/с) нагрев прямым потоком теплого 
(+200°С) воздуха с ускоренными (5 мин на весь 
спектр) съемками рентгенограмм до охлаждения, 
сразу после охлаждения и сразу после нагрева. 
При этом съемка первых линий (002)B19ʹ, (110)αʹʹ и 
(020)αʹʹ происходит меньше, чем за первые 50 с.

На рис. 8 представлены рентгенограммы 
сплава Ti–50.26Ni, снятые в ходе экспериментов 
по двум самым “мягким” и двум самым “жест-
ким” схемам нагрева–охлаждения. Как видно из 
рис. 8, фазовый состав сплава Ti–50.26Ni пред-
ставлен в основном B19ʹ-мартенситом, за исклю-
чением схемы эксперимента in situ с медленными 
нагревом до 70°С и охлаждением (рис. 8а), где 
при нагреве наблюдается появление пика {110}B2, 
который при последующем охлаждении до Ткомн. 
исчезает. При этом в экспериментах, где были 
проведены нагревы (рис. 8а) или охлаждения 
(рис. 8в, г) in situ, наблюдаются обратимые ани-
зотропные смещения линий B19ʹ-мартенсита. 
Так, при нагреве до 70°С линии (020)B19ʹ и (111)B19ʹ 
смещаются нормально в сторону меньших углов 
в соответствии с обычным тепловым расшире-
нием, тогда как линии (002)B19ʹ и (111)B19ʹ смеща-
ются в сторону больших углов, а линия (110)B19ʹ 
смещается незначительно. При охлаждении до 
–180°С наблюдаются противоположные смеще-
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Рис. 7. Схемы эксперимента по поиску скоростной зависи-
мости параметров решетки мартенсита в СПФ Ti–50.26Ni 
и Ti–18Zr–12Nb: а–г – в интервале от Ткомн до температуры 
нестабильности мартенсита; д, е – в интервале стабильно-
го существования мартенсита от Ткомн. до ≤ –180°С; а, д – 
медленные нагрев и охлаждение, б – медленный нагрев 
и быстрое охлаждение; в – быстрый нагрев и медленное 
охлаждение; г, е – быстрые нагрев и охлаждение.
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ния этих линий. После возвращения в исходное 
состояние при Ткомн угловые координаты всех ли-
ний мартенсита совпадают с исходными. Такое 
ʹʹаномальноеʹʹ анизотропное смещение линий, 
как было сказано выше, связано с анизотроп-
ным изменением соответствующих параметров 
решетки B19ʹ-мартенсита. В остальном рентге-
нограммы, полученные при одинаковой темпе-
ратуре, идентичны независимо от того, до или 
после каких режимов нагрева–охлаждения они 
были сняты. Следовательно, в условиях исполь-
зованных скоростей нагрева-охлаждения ПРМ 
всегда успевают принять значения, соответству-
ющие данной температуре. 

На рис. 9 представлены рентгенограммы 
сплава Ti–18Zr–12Nb, снятые в ходе экспери-

ментов по двум самым “мягким” (рис. 9а, в) и 
двум самым “жестким” (рис. 9б, г) схемам нагре-
ва–охлаждения из шести. Как видно из рис. 9,  
фазовый состав сплава Ti–18Zr–12Nb при Ткомн. 
до нагрева или в интервале отрицательных тем-
ператур представлен только αʹʹ-мартенситом с 
линиями (110)αʹʹ, (020)αʹʹ, (002)αʹʹ, (111)αʹʹ, (021)αʹʹ, 
(112)αʹʹ, (022)αʹʹ и (200)αʹʹ. В схемах эксперимента с 
нагревами до 150 °С (как на рис. 9а) наблюдается 
образование некоторого количества β-фазы, что 
следует из появления пика {200}β и увеличения 
интенсивности пика, создаваемого наложением 
(002)αʹʹ и {110}β, которое сохраняется при последу-
ющем охлаждении до Ткомн.. Однако в случае бы-
строго нагрева до 150°С и последующего быстро-
го охлаждения до Ткомн. наблюдается аномально 
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большое количество β-фазы при значительном 
ослаблении пиков αʹʹ-мартенсита (см. рис. 9б). 
Такое поведение нетипично, воспроизводимо 
при повторении эксперимента, однако не имеет 
однозначного объяснения и требует отдельного 
тщательного изучения. В экспериментах с на-
гревом in situ (рис. 9а) или охлаждениями in situ 
(рис. 9в, г) наблюдается анизотропное смещение 
линий αʹʹ-мартенсита при изменении температу-
ры. Так, при нагреве линии (110)αʹʹ, (112)αʹʹ и (200)αʹʹ 
смещаются нормально в сторону меньших углов, 
тогда как линии (020)αʹʹ, (111)αʹʹ, (021)αʹʹ и (022)αʹʹ 
смещаются в сторону больших углов. Такое ани-
зотропное смещение линий, как и в случае СПФ 
Ti–Ni, является типичным, оно наблюдалось ра-
нее в сплавах системы Ti–Zr–Nb, Ti–Nb и дру-
гих титановых СПФ при нагреве-охлаждении и 
связано с анизотропным изменением параме-
тров решетки αʹʹ-мартенсита. Положения же ли-
ний αʹʹ-фазы, как и в случае В19ʹ-мартенсита, при 
одинаковой температуре идентичны независимо 
от того, до или после каких режимов нагрева-ох-
лаждения они были сняты. 

Таким образом, независимо от скорости ох-
лаждения и нагрева в пределах от 0.03 до ≥50°С/с 
в интервале температур от ≤ –180 до 70°С (для 

Ti–50.26Ni) и до 150°С (для Ti–18Zr–12Nb) 
рентгеновские линии мартенсита всегда успе-
вают занять свои угловые положения, а ПРМ – 
свои значения, соответствующие анизотропии 
решетки при данной температуре.

На основании полученных по всем экспе-
риментальным схемам рентгенограмм были 
определены положения пиков B19ʹ- и αʹʹ-мар-
тенситов, рассчитаны параметры их решеток с 
оценкой критерия Фишера и определена ши-
рина на половине высоты рентгеновских линий 
мартенсита 002B19ʹ и 111αʹʹ. Результаты расчетов и 
измерений представлены на рис. 10.

Как видно из рис. 10а, изменение темпера-
туры в экспериментах in situ приводит к ани-
зотропному изменению параметров решетки 
B19ʹ-мартенсита в СПФ Ti–Ni: параметры a и 
b увеличиваются при нагреве, тогда как пара-
метр с и угол β уменьшаются. При этом объем 
элементарной ячейки ω нормально увеличи-
вается при нагреве. Такое анизотропное пове-
дение наблюдалось и ранее и характерно для 
сплавов Ti–Ni [3, 15]. Например, на рис. 11 
представлены результаты расчетов температур-
ных зависимостей ПРМ, критерия Фишера F 
и кристаллографического ресурса обратимой 
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деформации εmax закаленных сплавов Ti–Ni 
в практически значимом интервале концен-
траций от 50.00 до 51.05% Ni, проведенных по 
рентгенограммам из работы [3]. Температур-
ные зависимости ПРМ для СПФ Ti–50.26Ni, 
представленные на рисунке 10а, хорошо соот-
ветствуют этим данным. 

Во всех экспериментах с разными скоростя-
ми нагрева–охлаждения получаемые значения 
параметров решетки B19ʹ-мартенсита в пределах 
погрешности совпадают, что свидетельствует об 
отсутствии их скоростной зависимости в иссле-
дуемых пределах скоростей нагрева–охлажде-
ния от 0.03 до 50°С/с. Во всех экспериментах 
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критерий Фишера F не превышает 2, что гораздо 
меньше, чем Fкр=5.05. Это означает, что решет-
ка мартенсита сохраняет свою неискаженную 
сингонию в ходе всего эксперимента. Кроме то-
го, ширина линии B002B19ʹ≈0.3° остается неизмен-
ной в ходе всего эксперимента, даже при 70°С, 
когда мартенсит теряет свою стабильность и на-
чинает частично превращаться в B2-аустенит. 
Это означает отсутствие появления и развития 

локальных смещений в B19ʹ-мартенсите (на-
пример, предположенных в [28] флуктуацион-
ных доменов с решеткой высокотемператур-
ной β-фазы), т. е. предпереходных явлений, при 
подходе к обратному B19ʹ→B2-мартенситному 
превращению. Ведь, как было показано в случае 
бинарных сплавов Ti–Ni, приближение к тем-
пературе Мs “сверху” в B2-аустените приводит к 
значительному уширению линий {110} этого ау-
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стенита: она увеличивается на 25% [8, 13, 14, 17, 
29, 34, 35].

Такое уширение обусловлено развитием 
предмартенситных искажений решетки B2-
аустенита, вызванных образованием нанораз-
мерных доменов – промежуточных структур 
сдвига, которые в последующем станут кристал-
лами мартенсита, что было убедительно показа-
но в [8, 13, 14, 17, 34, 35]. Следовательно в случае 
обратного мартенситного превращения мож-
но сделать заключение, что если ширина рент-
геновских линий мартенсита (002)B19ʹ в СПФ  
Ti–50.26Ni и (111)αʹʹ в Ti–18Zr–12Nb остается по-
стоянной, то это свидетельствует об отсутствии 
формирования локальных аустенитоподобных 
смещений или кластеров решетки аустенита в 
решетке мартенсита. Таким образом, можно сде-
лать вывод о сохранении совершенной, неиска-
женной сингонии решетки B19ʹ-мартенсита при 
стремлении ее параметров к соответствующим 
параметрам решетки аустенита. При этом с при-
ближением к температуре Аs (как и при удалении 
от нее) и при выходе в интервал Аs–Аf решетки 
непревращенных кристаллов мартенсита пре-
терпевают постепенную однородную деформа-
цию, приобретая параметры решетки, соответ-
ствующие данной температуре. 

Аналогичная ситуация наблюдается и в слу-
чае сплава Ti–Zr–Nb. Так, из рис. 10б видно, что 
повышение температуры в экспериментах in si-
tu приводит к увеличению параметра a решетки 
αʹʹ-мартенсита, тогда как параметр b уменьшает-
ся, а c, изначально близкий к параметру c β-фа-
зы – не изменяется в пределах погрешности. 
Объем ω элементарной ячейки αʹʹ-мартенсита 
нормально увеличивается при нагреве. Такое 
“аномальное” поведение параметров решетки 
αʹʹ-мартенсита характерно для сплавов системы 
Ti–Zr–Nb [6, 20, 21]. При этом значения пара-
метров решетки αʹʹ-мартенсита, полученные при 
разных скоростях и по разным схемам нагрева–
охлаждения, совпадают между собой в пределах 
погрешности при каждой температуре в иссле-
дованном диапазоне. Таким образом, отсутству-
ет скоростная зависимость параметров решетки 
αʹʹ-мартенсита в исследуемых условиях. Крите-
рий F не превышает Fкр=3.79. Только в одном 
случае F=4, что незначительно превышает Fкр. 
При этом в ходе всех проведенных эксперимен-
тов ширина рентгеновской линии (111)αʹʹ мала и 
остается постоянной B111αʹʹ≈0.3°, что также сви-
детельствует об отсутствии значимых локальных 
смещений в αʹʹ-мартенсите даже в области на-
чала обратного αʹʹ→β-мартенситного превраще-
ния. Иными словами, и решетка αʹʹ-мартенсита 
сохраняет свою неискаженную сингонию.

Таким образом, и β-фаза, как и B2-фаза в 
сплаве Ti–Ni, образуется из αʹʹ-мартенсита без 
предпереходных явлений в ходе обратного пре-
вращения, а до начала превращения каждый 
кристалл мартенсита претерпевает постепенную 
однородную деформацию параметров своей ре-
шетки в сторону соответствующих параметров 
решетки β-фазы, при этом без явного инкубаци-
онного периода.

Такое превращение при нагреве без предпе-
реходных явлений и образования зародышей 
новой фазы не является уникальным, как и 
стремление параметров решетки низкотемпе-
ратурной фазы к “генетически” связанным па-
раметрам высокотемпературной фазы. На осно-
ве рентгенограмм из работы [3] были получены 
температурные зависимости долей R-фазы и B2-
аустенита при нагреве сплава Ti–50.61Ni после 
ТМО по режиму е=1.7 +450 °С, 1 ч, а также опре-
делены координаты линий (330)R, (330)R, (444)R, 
(550)R и (550)R и ширина рентгеновских линий 
(444)R, (550)R R-фазы (рис. 12). Линии (444)R и 
(550)R R-фазы свободны от наложения пиков 
других фаз, и их ширина связана непосредствен-
но с особенностями кристаллической решетки 
R-фазы.

Как видно из рис. 12, при температурах ниже 
–60°С количество R-фазы практически не меня-
ется, тогда как при нагреве выше этой темпера-
туры развивается R→B2-превращение. Во всем 
интервале исследуемых температур наблюдается 
анизотропное смещение линий R-фазы: линии 
(330)R, (444)R и (550)R смещаются в сторону боль-
ших углов при нагреве, тогда как линии (330)R  
и (550)R смещаются в сторону меньших углов. 
Причем такое смещение становится более вы-
раженным при достижении температур R→B2-
превращения, которое начинается в интервале 
между –60 и –20°С, и при достижении верхней 
точки эксперимента (+60°С) доля R-фазы со-
ставляет 20%. 

Как и в случае B19ʹ-мартенсита, такое ани-
зотропное смещение линий, отвечающее умень-
шению ромбоэдрического искажения решет-
ки, свидетельствует о стремлении параметров 
решетки R-фазы к соответствующим “генети-
чески” связанным параметрам решетки B2-
аустенита. При этом полного совпадения компо-
нент пар линий (330)R – (330)R и (550)R – (550)R  
не происходит вплоть до исчезновения R-фазы. 
Во время нагрева до начала R→B2-превращения 
и до захвата им половины объема ширина рент-
геновских линий (444)R и (550)R R-фазы не из-
меняется и остается такой же, как и у чистой 
R-фазы при –180°С, что свидетельствует об од-
нородности деформации ее решетки и отсут-
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ствии предпереходных явлений и образования 
нанодоменов с решеткой B2-фазы в ходе это-
го превращения. Т. е. поведение решеток B19ʹ-
мартенсита и R-мартенсита в сплавах на основе 
Ti–Ni и αʹʹ-мартенсита в сплавах системы Ti–
Zr–Nb в этом аспекте аналогично и носит в раз-
ной степени черты превращения II рода.

Важно отметить, что не следует путать одно-
родное непрерывное и обратимое изменение ре-
шетки мартенсита при стремлении параметров 

решетки мартенсита к соответствующим связан-
ным с ними параметрам решетки аустенита до 
начала обратного превращения с предложенным 
Ahadi и Sun в [36] и опровергнутом в [37, 38] ме-
ханизмом, включающим неоднородное непре-
рывное изменение решетки непосредственно в 
ходе самого мартенситного превращения.

Кроме того, интересно, что расчет ширины 
линий (020) и (200) αʹʹ-фазы сплава Ti–22Nb по 
их рентгеновским (синхротронным) профилям, 
приведенным в работе [28], в которой был пред-
ложен флуктуационный механизм анизотроп-
ных изменений решетки αʹʹ-мартенсита, также 
свидетельствует о неизменности ширины линий 
в интервале от –170 до 130°С (рис. 13). В то же 
время в этом интервале наблюдается анизотроп-
ное смещение линий αʹʹ-фазы: при нагреве ли-
ния (020)αʹʹ смещается в сторону меньших углов, 
тогда как линия (200)αʹʹ – в сторону больших.

ВЫВОДЫ
По результатам исследования поведения кри-

сталлических решеток низкотемпературных 
(мартенситных) фаз СПФ Ti–50.26 Ni (ат. %) и 
Ti–18Zr–12Nb (ат.%) при нагреве-охлаждении с 
разными скоростями в интервале температур от 
≤ –180°С (значительно ниже Мf) до температуры 
частичного обратного превращения, то есть по-
тери стабильности мартенситом (соответствен-
но 70°С и 150°С), а также при изотермических 
выдержках, можно сделать следующие выводы:

1. При нагреве–охлаждении в исследованном 
диапазоне температур происходит обратимое 
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анизотропное изменение параметров решет-
ки мартенсита (ПРМ) В19'-фазы в Ti–50.26 Ni 
и αʹʹ-фазы в Ti–18Zr–12Nb. Анизотропия изме-
нения параметров решетки мартенсита при на-
греве такова, что они стремятся к “генетически” 
связанным с ними параметрам решетки высоко-
температурной фазы (В2 и β), но не достигают их 
к моменту обратного превращения (кроме пара-
метра с в Ti–18Zr–12Nb, который изначально 
близок к соответствующему параметру решетки 
β-фазы).

2. Параметры решетки мартенсита обратимы 
во всем исследованном интервале температур 
при различных комбинациях скоростей нагрева 
и охлаждения (от 0.03°C/с до >50°C/с), величи-
ны ПРМ не зависят от времени рентгеновской 
съемки или выдержки при данной температуре в 
интервале существования мартенсита. Это спра-
ведливо даже для температуры –180°С, при ко-
торой диффузионные и другие релаксационные 
процессы не реализуются в этих сплавах, а соот-
ветствующие этой температуре ПРМ успевают 
установиться даже при резкой закалке от Ткомн.. 
Можно предположить, что ПРМ принимают со-
ответствующие данной температуре значения 
сразу по достижении этой температуры (без ин-
кубационного периода).

3. Ширина рентгеновских линий мартенсита 
(В002В19' и В111αʹʹ) и форма их профиля при любых 
комбинациях скоростей нагрева и охлаждения 
и временах выдержки в исследованных преде-
лах не изменяются. Это указывает на отсутствие 
явлений, подобных предмартенситным, при-
водящим к обратимому уширению рентгенов-
ских линий аустенита с приближением к точке 
Мs в области формирования нанодоменов про-
межуточной структуры сдвига. Величина крите-
рия Фишера (F), определяющего приемлемость 
решения задачи расчета параметров решетки 
мартенсита в рамках принятых типов решет-
ки (моноклинной для В19' и орторомбической 
αʹʹ), нигде не превышает критическую. Это так-
же свидетельствует о сохранении неискаженной 
сингонии решетки мартенсита и изменении ре-
шетки как целого – путем постепенного одно-
родного сдвига – при приближении к интервалу 
обратного его превращения. Признаки реали-
зации флуктуационной модели развития ани-
зотропных изменений ПРМ отсутствуют.

Исследование выполнено за счет гранта Рос-
сийского научного фонда № 21-73-10167, https://
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ANOMALIES OF THERMAL EXPANSION/CONTRACTION  
OF MARTENSITE CRYSTAL LATTICES IN Ti–Ni AND Ti–Nb–Zr ALLOYS

S. M. Dubinskiy1, *,  A. P. Baranova1,  O. V. Strachov1,  I. V. Shchetinin1,   
A. I. Bazlov1,  A. V. Korotitskiy1, 2, and S. D. Prokoshkin1

1The National University of Science and Technology MISIS, Moscow, 119049 Russia
2Moscow Polytechnic University, Moscow, 107023 Russia

*e-mail: dubinskiy.sm@misis.ru

The time-temperature changes of martensite lattice parameters (MLPs) of Ti–50.26Ni and Ti–18Zr–14Nb 
(at%) shape memory alloys have been investigated using X-ray diffraction methods both in situ and ex situ 
in order to verify the existence of the time dependence of MLPs and to ascertain the extent to which the 
correct syngony of the martensite lattice is preserved when its parameters change during heating and cool-
ing at temperatures ranging from –180°C to ≥ As. The reversibility of MLP alterations was observed across 
the entirety of the investigated temperature range, when subjected to disparate combinations of heating and 
cooling rates (ranging from 0.03 to > 50°C/s). The MLP values remain constant regardless of the duration 
of X-ray diffraction imaging or holding at a given temperature within the martensite existence interval. The 
width of the X-ray lines of B19′ and α″ martensite remains constant regardless of the heating and cooling 
rates and holding times, which suggests the absence of martensite lattice distortions akin to those observed 
in premartensitic materials, leading to reversible broadening of X-ray lines of austenite with approaching 
the Мs point in the area of formation of nanodomains of intermediate shear structure. The Fisher criterion 
(F), nowhere exceeding its critical value, in conjunction with the unaltered width of the X-ray lines, sug-
gests that the undistorted lattice syngony of unconverted martensite crystals has been preserved and that the 
lattice as a whole has undergone gradual homogeneous shear as the reverse transformation was approached.

Keywords: titanium shape memory alloys, martensite lattice parameters, temperature dependence, time de-
pendence, X-ray structure analysis
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Проведено исследование фазового превращения в технически чистом титане при различных 
способах деформации: осадкой в условиях высокого давления и кручения под высоким квази-
гидростатическим давлением. Набор современных структурных методов исследования включал 
микроиндентирование, дифракцию рентгеновских лучей, просвечивающую электронную ми-
кроскопию, а также EXAFS-спектроскопию в синхротронном излучении для подробного выяс-
нения локальной атомной структуры фаз. Выявлена корреляция между протеканием фазового 
превращения и способом деформации. Показано, что деформация сдвигом под высоким давле-
нием при комнатной температуре в отличие от осадки под давлением без сдвиговой компоненты 
способствует возникновению высокотемпературной β-фазы с локальным атомным порядком, 
отличным от такового в исходной фазе.

Ключевые слова: большая пластическая деформация, структура, фазовые превращения, EXAFS-спек-
троскопия
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ВВЕДЕНИЕ
Титан и его сплавы применяются как пер-

спективные конструкционные материалы в аэ-
рокосмической технике, химическом машино-
строении, медицине и ядерной энергетике. Для 
повышения физико-механических характери-
стик титана в широкой области температур в на-
стоящее время используются различные методы 
больших пластических (мегапластических) де-
формаций. Получение необходимого комплекса 
свойств обеспечивается за счет существенного 
измельчения структуры, изменения плотности 
и конфигурации дефектов и других элементов 
структуры.

Активно продолжаются систематические ис-
следования закономерностей изменения струк-
туры, присущих металлическим материалам в 
процессе мегапластических деформаций [1]. В 
частности, много интересных и важных резуль-

татов, полученных при кручении под высоким 
квазигидростатическим давлением (КВД), были 
рассмотрены и обобщены в работах [2, 3, 4, 5]. 

Известно, что управление параметрами ми-
кроструктуры и фазовым составом в ходе раз-
личных способов деформирования позволяет 
контролировать механизмы упрочнения и по-
лучать в чистом титане и его сплавах свойства, 
сбалансированные по прочности и пластично-
сти [6, 7, 8, 9]. Например, в работе [10] было по-
казано, что метастабильная ω-фаза титана с раз-
мером кристаллитов около 50 нм формируется 
в ходе КВД при давлении 6 ГПа, причем более 
90% α-Ti трансформируется в ω-фазу за корот-
кий инкубационный период (всего 300 с). В ра-
боте подчеркивается, что статическая нагрузка 
за то же самое время не приводит к фазовому 
превращению. Исследовали фазовый состав и 
структуру титана после мегапластической де-
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формации под давлением, осуществляемой дву-
мя разными методами: КВД и динамическим ка-
нально-угловым прессованием (ДКУП) [11, 12]. 
При КВД после 10 оборотов ω-фаза образуется 
в виде нанозерен [13] размером 150 нм, тогда как 
в ходе ДКУП эта же фаза возникает в виде на-
норазмерных частиц, ориентационно связанных 
с α-фазой. Также активно ведутся исследования 
и обратного фазового ω→α-превращения при 
КВД, так, в работе [14] подробного изучены его 
кинетика и термодинамические особенности.

Недавние исследования показали, что в ходе 
КВД ω-фаза высокого давления в чистом Ti мо-
жет быть даже стабилизирована [15, 16, 17, 18, 19] 
при варьировании параметров деформации. 

Как видно из обзора приведенных данных, 
остается не ясным, какие моды деформации 
приводят к конкретным фазовым превращени-
ям в α-Ti. В связи с этим, целью данной работы 
является систематическое структурное иссле-
дование фазового превращения α-Ti в ходе двух 
различных способов деформации: осадка под 
высоким давлением и КВД.

МАТЕРИАЛЫ  
И МЕТОДЫ ИССЛЕДОВАНИЯ

В качестве материала для исследования был 
выбран технически чистый титан ВТ1-0 (a-фа-
за), полученный методом вакуумной выплав-
ки и последующей прокатки полос до толщины 
50 мкм. Химический состав исследуемого спла-
ва титана приведен в табл. 1. Видно, что по со-
держанию основных элементов он соответствует 
сплаву ВТ1-0, согласно ГОСТ 19807–91. 

Готовые образцы отжигали при 800°С в тече-
ние 3 ч. После отжига сплав имел равноосную 
структуру зерен a-фазы со средним размером 
~150 мкм. КВД проводили в камере Бриджмена 
при комнатной температуре. Использовали два 
вида деформации образцов в камере Бриджме-
на: 1) к образцам было приложено только высо-
кое квазигидростатическое давление (Р = 6 ГПа) 
без кручения, выдержка 10 мин; 2) другая часть 
образцов была продеформирована КВД при той 
же величине давления (Р = 6 ГПа) [20], скорость 
вращения подвижного бойка – 1 об/мин, чис-
ло полных оборотов подвижной наковальни (N) 
было равно 1 и 4.

Объемные доли a- и w-фаз (Vi, отн.ед.) рас-
считывали по данным рентгеноструктурного 
анализа (РСА). Съемку вели на дифрактометре 
ДРОН-3 по методу Брегга–Брентано в пошаго-
вом режиме в излучении Сu-Кα (λ = 1.54178 Å). 

Структурные исследования проводили с по-
мощью просвечивающего электронного микро-
скопа JEM 200CX при ускоряющем напряжении 
160 кВ. Тонкие фольги для просвечивающей 
электронной микроскопии (ПЭМ) получа-
ли методом струйной полировки на установке 
TenuPol-5. Состав электролита: 20% HСlO4 + 
80% CH3CO2H. 

Измерения микротвердости HV выполняли 
на микротвердомере LECO M 400 A при нагруз-
ке 50 г и времени нагружения 5 с. Все исследо-
вания локальной структуры и микротвердости 
проводили в областях, соответствующих поло-
вине радиуса дискообразных образцов. 

Локальную атомную структуру как исходных 
образцов, так и образцов после деформации 
исследовали методом спектроскопии поглоще-
ния рентгеновских лучей (EXAFS-спектроско-
пии) с использованием синхротронного излу-
чения на экспериментальной станции СТМ [21] 
источника синхротронного излучения “КИ-
СИ-Курчатов” вблизи К-края поглощения ти-
тана (E0  =  4966  эВ). Для монохроматизации 
синхротронного излучения использовали крем-
ниевый монокристалл с ориентацией (111) в виде 
моноблока с вырезом (“Бабочка”), установлен-
ный на гониометрической головке, обеспечива-
ющий энергетическое разрешение ∆Е/Е = 2·10–4. 
Экспериментальные спектры измеряли в диапазо-
не 4700–5500 эВ поточечным сканированием по 
энергии и обрабатывали с применением стандарт-
ных процедур выделения фона, нормирования на 
величину скачка K-края и выделения атомного 
поглощения с помощью программного пакета 
IFEFFIT [22, 23].

РЕЗУЛЬТАТЫ ИССЛЕДОВАНИЙ

Образцы после выдержки под давлением 6 ГПа

По результатам РСА сплава ВТ1-0 после при-
ложения давления и выдержки под ним без кру-
чения было установлено, что структура полно-
стью состоит из α-Ti. Этот спектр совпадает со 

Таблица 1. Химический состав исследуемого сплава титана, мас.%

Ti Mn Fe Al Mo Si

Сплав Ti 99.1 0.580 0.088 0.198 0.014 0.012
ВТ1-0

(ГОСТ 19807–91) осн – 0.25 <0.70 – 0.10
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спектром образца в исходном состоянии. Оба 
спектра приведены на рис. 1. 

ПЭМ-исследования исходных образцов и 
образцов после приложения давления 6 ГПа в 
течение 10 мин также показали, что структу-
ра состоит из α-Ti, размер зерна – около 1 мкм. 
Значимых различий в структуре образцов не на-
блюдается (рис. 2).

Значение микротвердости HV после выдерж-
ки под давлением составляет 2.66 ГПа и соответ-
ствует уровню микротвердости a-Ti в исходном 
состоянии.

Исследование методом EXAFS-спектроскопии

Метод EXAFS позволяет исследовать локаль-
ное атомное окружение поглощающего атома, в 
данном случае титана, на расстояниях до 4–5 Å  
[24]. Такая чувствительность позволяет иссле-
довать наночастицы с размерами в единицы 
нанометров, которые сложно увидеть традици-
онными методами, такими как рентгеновская 
дифракция и электронная микроскопия [25].

Отдельные межатомные расстояния от погло-
щающего атома до соседних проявляются в виде 
пиков в модуле фурье-трансформанты протяжен-
ной тонкой структуры спектров поглощения, при-
чем положение пика примерно соответствует ме-
жатомному расстоянию. Интерпретация спектров 
поглощения и получение количественных данных 
зависят от исходной модели, в качестве которой 
использована модифицированная α-фаза титана. 
В аппроксимацию были включены 3 координаци-
онных сферы (КС) титана из α-фазы с начальны-
ми расстояниями 2.91 Å (координационное число 
КЧ = 12) и 4.10 Å (КЧ = 6), 5.06 Å (КЧ = 18).

На рис. 3 представлены модули фурье-пре-
образования экспериментальных и расчетных 
EXAFS-спектров сплава ВТ1-0 в исходном со-
стоянии, после приложения давления 6 ГПа с 
выдержкой 10 мин, а также для образцов сплава 
после кручения на 1 и 4 оборота. Условия обработ-
ки всех спектров EXAFS были одинаковы. 

Численные параметры локальной атомной 
структуры для сплава в исходном состоянии, 
после приложения давления 6 ГПа с выдержкой 
10 минут, после КВД на 1 и 4 оборота, получен-
ные в результате подгонки спектров, представле-
ны в таблице 2, где R – расстояние между атома-
ми, σ2 – Фактор Дебая–Уоллера. Видно, что:

1) Приложение давления 6 ГПа с выдержкой в 
течение 10 мин не приводит к фазовым превра-

α–фаза

2Θ, град
После приложения давленияИсходный

20 40 60 80 100 120

И
нт

ен
си
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ть

Рис. 1. Дифрактограмма от образцов титана ВТ1-0 в исход-
ном состоянии и после приложения давления 6 ГПа в тече-
ние 10 мин.

1 мкм 1 мкм

(а) (б)

Рис. 2. Электронно-микроскопические изображения микроструктуры сплава в исходном состоянии (а) и после приложе-
ния давления 6 ГПа в течение 10 мин (б).

https://doi.org/10.1016/j.matt.2023.09.010%5D/
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щениям, структура состоит из α-Ti. Изменений 
формы фурье-трансформант спектров EXAFS 
не происходит. 

2) В результате воздействия КВД (при N = 1 и 
4 оборота), в области 3-4 Å происходят значимые 
изменения локальной структуры титана, связан-
ные с изменением фазового состава образца. В этой  
области проявляется вторая координационная 
сфера β-фазы титана (R=3.3 Å), причем ее радиус 
увеличивается после КВД при N = 1 и 4 оборота.

3) Если сравнить полученные в работе резуль-
таты (табл. 2) с классическими табличными дан-
ными (табл. 3) [26], видно, что отсутствует набор 
параметров, характерных для ω-фазы.

ОБСУЖДЕНИЕ РЕЗУЛЬТАТОВ

Исследования методами рентгеноструктур-
ного анализа и просвечивающей электронной 
микроскопии со всей очевидностью показыва-
ют, что приложение только давления 6 ГПа в те-

чение 10 мин не приводит к фазовым превращени-
ям в сплаве ВТ1-0. Действительно, рентгеновские 
спектры деформированного и исходного материа-
ла совпадают (рис. 1). 

По электронно-микроскопическим изображе-
ниям (рис. 2) также не представляется возможным 
выявить разницу в структуре исходного и деформи-
рованного осадкой сплава. Спектры EXAFS-спек-
троскопии также не изменяются в результате воз-
действия давления без сдвига, что свидетельствует 
об отсутствии каких-либо фазовых превращений. 
Таким образом, проведенное исследование пе-
рекликается с работами [10 и 11], в которых также 
было показано, что статическое нагружение титана 
давлением 6 ГПа в течение 300 с не приводит к фа-
зовому превращению.

Ранее в нашей работе [20] было показано, что 
при КВД технически чистого титана при 293 К 
в камере Бриджмена развивается фазовое пре-
вращение a→w-мартенситного типа, причем, 
ω-фаза возникает уже при N= ¼ оборота в коли-
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Рис. 3. Сравнение экспериментального (прозрачные синие точки) и расчетного спектров EXAFS (сплошные линии) 
в R-пространстве для образца ВТ1-0 в исходном состоянии (а), после приложения давления 6 ГПа с выдержкой 
10 минут (б), после КВД на 1 оборот (в), после КВД на 4 оборота (г).
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честве Vw= 0.08 и ее относительный объем плав-
но увеличивается с увеличением N до значения 
Vw= 0.23 при N=4.

Методами РСА и ПЭМ удается обнаружить 
только a- и ω-фазы титана [20]. Из литературных 
данных известно, что в a-Ti кроме a→w-превра-
щения существует еще высокотемпературный 
a→β-фазовый переход [8]. В настоящей работе 
высокотемпературный a→β-переход был зафик-
сирован в ходе КВД при комнатной темпера-
туре с помощью EXAFS-спектроскопии. По-
сле деформации, соответствующей КВД N=1, 
величина расстояния R первой координацион-
ной сферы практически коррелирует со значе-
нием R для исходного состояния. Во второй КС 
наблюдается уменьшение значения R, т. е. ма-
териал как бы “уплотняется” при деформации, 
соответствующей N=1. 

В фурье-трансформанте спектра поглощения 
возникает дополнительный пик на расстоянии 

3.3 Å, которое не характерно ни для α- и ни для 
ω-фаз. Однако такое возможно в локальной струк-
туре, характерной для β-фазы (табл. 3). Поэтому 
для учета возможного образования β-фазы титана 
в модель была добавлена еще одна координацион-
ная сфера с начальным R = 3.3 Å с варьируемым 
координационным числом КЧβ. Следует отметить, 
поскольку спектроскопия EXAFS чувствительна 
до расстояния ~5 Å, имеющиеся данные не позво-
ляют оценить размер образующихся частиц β-фа-
зы. Вероятнее всего, β-фаза титана формируется 
в нанокристаллическом виде с размерами кри-
сталлитов ~1–2 нм. Поэтому ее сложно фикси-
ровать при использовании методов РСА и ПЭМ. 

Как известно, β-фаза в титане возникает при 
повышенных температурах [7, 27, 28]. Возникает 
вопрос почему высокотемпературная β-фаза вы-
является только в ходе КВД и не возникает в ходе 
приложения давления?

Таблица 2. Структурные параметры, полученные после обработки EXAFS-спектров на К-крае титана

Образец КС Путь Координационное 
число R, Å Фактор Дебая–Уоллера 

σ2, 10-3 Å2

Исх. сост.

1 Ti-Ti1 12 2.900(8) 5.2 ±1.4

2 Ti-Ti2 6 4.09(5) 13.1 ±8.1

3 Ti-Ti3 18 5.09(2) 8.2 ±3.2

Ti-Tiβ 2±1 3.3 5.2 ±1.4

После 
приложения 

давления

1 Ti-Ti1 12 2.91(1) 4.5 ±1.9

2 Ti-Ti2 6 4.1(1) 17.9 ±16.9

3 Ti-Ti3 18 5.06(2) 3.5 ±2.5

Ti-Tiβ 4±2 3.3 4.5 ±1.9

КВД, N=1

1 Ti-Ti1 12 2.86(2) 2.9 ±2.3

2 Ti-Ti2 6 3.83(3) 0.1 ±3.4

Ti-Tiβ 6±2 3.40(4) 2.9 ±2.3

КВД, N=4

1 Ti-Ti1 12 2.90(2) 3.4 ±2.5

2 Ti-Ti2 6 3.84(4) 3.9 ±5.2

Ti-Tiβ 5±2 3.42(4) 3.4 ±2.5

Таблица 3. Параметры локального окружения атома титана для α-, ω- и β-фаз на основании кристаллической 
структуры [26]

α-фаза 
(P63/mmc)

ω-фаза
(P6/mmm)

β-фаза
(Im3m)

R, Å КЧ R, Å КЧ R, Å КЧ R, Å КЧ

2.8740 4 2.8200 2 2.6559 3 2.8635 8

2.8743 2 3.0069 12 2.8200 2 3.3065 6

2.9064 6 4.6000 6 3.0069 6 4.6761 12

4.0872 2 4.9946 12 3.8738 6

4.0876 4 4.6000 6

4.6667 2 4.9946 6
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КВД представляет собой сложный процесс, 
в ходе которого фиксируются формоизменение 
деформируемого твердого тела и происходят су-
щественные изменения в структуре и свойствах 
самого материала. Не последнюю роль в этих 
процессах играет факт высокой степени локаль-
ной деформации, присущий КВД, которая, как 
правило, сконцентрирована в полосах сколь-
жения. Следствием гигантских значений этой 
деформации является ускорение диффузии за 
счет генерации большого числа неравновесных 
вакансий на границах и тройных стыках зерен, 
и спонтанное локальное повышение температу-
ры в полосах сдвига, зафиксированное экспери-
ментально в цитируемых работах [29, 30, 31, 32, 
33]. В работах [34, 35] показано, что аномальное 
повышение величины коэффициента диффузии 
за счет генерации вакансий при КВД способ-
ствует фазовым превращениям. Учитывая эти 
обстоятельства – аномально высокую скорость 
диффузии и локальное повышение температу-
ры, можно предположить осуществление в ходе 
КВД быстро протекающего превращения α → β.

ВЫВОДЫ

1) По результатам РСА, ПЭМ, EXAFS-спек-
троскопии и измерения микротвердости HV 
сплава ВТ1-0 было установлено, что приложение 
давления 6 ГПа с выдержкой в течение 10 мин без 
кручения в камере Бриджмена не приводит к фазо-
вым превращениям. Структура деформированно-
го α-Ti не отличается от структуры сплава в ис-
ходном состоянии. 

2) В ходе исследования локальной структуры 
сплава методом EXAFS-спектроскопии, после 
КВД при комнатной температуре (при 1 и 4 обо-
ротах) в области 3–4  Å происходят значимые 
изменения локальной структуры титана, свя-
занные с изменением фазового состава сплава. 
В этой области проявляется вторая координаци-
онная сфера высокотемпературной β-фазы тита-
на (R = 3.3  Å). Вероятнее всего, в этом случае, 
β-фаза формируется в нанокристаллическом ви-
де с размерами кристаллитов ~1–2 нм.

3) Таким образом, показана возможность 
осуществления в ходе КВД (при комнатной 
температуре) превращения α → β, связанного с 
аномально высокой скоростью диффузии и ло-
кальным повышением температуры в полосах 
скольжения.

Данная работа финансировалась за счет 
средств бюджета организации. Никаких допол-
нительных грантов на проведение или руковод-
ство данным конкретным исследованием полу-
чено не было.

Авторы данной работы заявляют, что у них 
нет конфликта интересов. 
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A study of the phase transformation in technically pure titanium under different types of deformation: high 
pressure and high pressure torsion (HPT). The set of modern methods of the study included microinden-
tation, X-ray diffraction, transmission electron microscopy, as well as EXAFS spectroscopy in synchro-
tron radiation for detailed studying a local atomic structure of phases. The correlation between the phase 
transformation course and the deformation method has been found. It has been shown that in contrast 
to pressure without a shear component, the shear deformation under high pressure at room temperature 
contributes to the occurrence of a high-temperature β-phase with a local atomic order different from that 
in the initial phase.
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ВВЕДЕНИЕ

Сварка трением, являющаяся процессом сое-
динения материалов в твердом состоянии, пред-
ставляет собой один из аддитивных способов по-
лучения крупногабаритных изделий. Известны 
различные виды сварки трением: радиальная, 
штифтовая, линейная и сварка трением с пере-
мешиванием [1, 2]. Сварка трением с переме-
шиванием (СТП) была предложена в 1967 г. со-
ветским ученым Ю.В. Клименко (Патент СССР 
№195846). В современном виде этот метод запа-
тентован в 1991 г. Институтом сварки Велико-
британии [3]. При СТП сварные швы получаются 
вследствие движения вращающегося инструмен-
та между двумя соединяемыми поверхностями. 
Требуемое для разупрочнения материала тепло 
получается, как комбинация тепла за счет тре-
ния и тепла, образующегося в результате дефор-
мации материала. Форма инструмента и жесткая 
опорная плита обеспечивают высокое квазиги-

дростатическое давление в зоне формирования 
сварного соединения. Поскольку тепло, выде-
ляемое во время сварки трением с перемеши-
ванием, локализуется в небольшой области, то 
этот метод имеет высокую энергоэффективность 
[2, 4, 5]. Процесс сварки трением с перемеши-
ванием сложен, так как быстротечен и сопрово-
ждается различными физическими явлениями, 
происходящими одновременно в твердом теле: 
нагревом, воздействием давления, деформаци-
ей, тепло- и массопереносом [2, 4]. Это означает, 
что материал в условиях сварки трением с пере-
мешиванием может находится в неравновесных 
условиях, вызывающих возникновение метаста-
бильных состояний, оказывающих значительное 
влияние на механические свойства изделия [6], 
что обусловливает необходимость проведения 
структурных исследований. Значительное сни-
жение пластического ресурса при циклическом 
термомеханическом нагружении полученного 
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с помощью сварки трением с перемешивани-
ем сварного соединения алюминиевого сплава 
АМг5 авторами работы [7] было связано с боль-
шим количеством дефектов в зоне ядра сварного 
соединения. Релаксация упругой энергии, нака-
пливаемой в твердом материале за счет больших 
пластических деформаций и провоцирующей 
возникновение дефектных состояний, может 
происходить с помощью процесса динамической 
рекристаллизации, например, как это наблюда-
ют при деформации сдвигом под давлением или 
ударно-волновом воздействии, или за счет фа-
зовых превращений [6]. Одной из проблем ме-
тода СТП является определение температуры в 
зоне ядра сварного соединения, которая связана 
с конструкционной спецификой установки для 
сварки трением с перемешиванием [2]. 

Существуют экспериментальные и теоре-
тические методы расчета температуры в зоне 
сварного соединения при сварке трением с пе-
ремешиванием. К сожалению, предлагаемые в 
литературе прямые экспериментальные методы 
определения температуры сварного шва имеют 
значительную погрешность, и полученные дан-
ные являются лишь приблизительными и тре-
буют дополнительного анализа. В большинстве 
случаев экспериментально температуру измеря-
ют путем введения термопар предельно близко к 
центральной линии соединения (к ядру) [8–10] 
или даже в материал пина [9, 11]. Недостатком 
таких исследований является то, что подобные 
эксперименты позволяют оценить лишь сред-
нюю объемную температуру материала и, за счет 
высокой скорости теплоотвода в металле, не по-
зволяют количественно оценить распределение 
температур внутри узких областей сварочной 
зоны. Температура, измеренная термокапсула-
ми, находящимися внутри материала по разные 
стороны от центра сварного соединения, раз-
личается на 20–30°С и быстро снижается при 
удалении от центральной зоны. Это связано с 
диссипацией тепловой энергии в металле и тем, 
что термокапсулы, расположенные на нижней 
стороне соединения, подвергаются деформации 
изгибом, что также влияет на точность измере-
ния температуры [9]. В работе [11] было показа-
но отличие температур на поверхности и внутри 
материала пина на 40–50°С. В работе [10] было 
обнаружено, что температура, измеренная с по-
мощью термокапсул, существенно зависит не 
только от расположения термокапсул внутри 
материала, но и от скорости вращения пина. 
Таким образом, полученные эксперименталь-
ные данные могут быть как завышенными, так 
и заниженными. Исследования, выполненные в 
работе [3], показали, что максимальная темпе-

ратура в зоне сварного соединения составляет 
приблизительно 0.8 от температуры плавления 
алюминиевого сплава. Большой объем инфор-
мации о физических параметрах (температуре, 
давлении, степени деформации) в центральной 
зоне формирования сварного соединения мож-
но получить из компьютерных экспериментов 
[12–14]. Однако компьютерные эксперименты, 
использующие приближенные эксперименталь-
ные данные, также не дают полной ясности без 
проведения комплексного анализа, включаю-
щего исследования структуры и механических 
свойств получаемого сварного шва, что обуслов-
ливает актуальность данной работы.

Дюралюминиевый сплав Д16 – один из наи-
более широко используемых в авиационной, су-
достроительной и автомобильной промышлен-
ностях алюминиевых сплавов. Температурный 
диапазон использования сплава составляет от 
–55 до 85°C при сроке службы до 20 000 ч. По-
лучение сварных соединений из алюминиевого 
сплава Д16 невозможно методами дуговой свар-
ки из-за процесса горячего растрескивания при 
сварке [15]. Таким образом, этот сплав является 
наилучшим кандидатом для проведения испыта-
ний по получению соединений с помощью свар-
ки трением с перемешиванием.

Сплав Д16 также хорошо известен как кон-
струкционный материал, имеющий ряд преи-
муществ для научных исследований, поскольку 
с помощью термомеханических обработок в нем 
можно достаточно легко регулировать параме-
тры вторичных фаз, их морфологию и распреде-
ление по размерам.

Цель данной работы – комплексный теорети-
ческий и экспериментальный анализ структуры, 
фаз и распределения температуры в зоне свар-
ного соединения, полученного сваркой трением 
с перемешиванием стыкового соединения пла-
стин из сплава Д16Т.

МАТЕРИАЛЫ И МЕТОДЫ

Для исследования использовали пластины из 
промышленного алюминиевого сплава марки 
Д16Т (литер Т-естественное старение, зарубеж-
ные аналоги АА2024, AlCuMg2) толщиной 10 мм. 
Прямое стыковое сварное соединение было полу-
чено методом сварки трением с перемешиванием 
c помощью экспериментального стенда (Россия). 
Химический состав сплава указан в табл. 1. 

Сварка выполнялась инструментом с ди-
аметром заплечика 28 мм и цилиндрическим 
пином диаметром 10 мм и длиной примерно  
9.8 мм. Материал инструмента – быстрорежущая 
сталь Р6М5. Свариваемые пластины располага-
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лись таким образом, что вращающийся инстру-
мент перемещался вдоль направления прокат-
ки. Частота вращения инструмента составляла 
1200 об/мин, скорость сварки 30 мм/мин. Дав-
ление не измеряли, и оценка давления не про-
изводилась. Вырезанные с помощью электроис-
кровой установки образцы были исследованы в 
поперечном сечении сварного соединения. Схе-
ма сварки приведена на рис. 1.

Структурные исследования выполнены с по-
мощью сканирующего электронного микроско-
па JSM 6490, оснащенного приставкой для энер-
годисперсионного и волнового микроанализа 
(EDS) Oxford Inca, и оптического микроскопа 
Микромед МЕТ с возможностью съемки в поля-
ризованном свете. Рентгеноструктурный анализ 
был выполнен с помощью рентгеновского диф-
рактометра ДРОН-3, излучение Cu Kα. Измере-
ние микротвердости было проведено с помощью 
прибора Металаб 502 при нагрузке 50 грамм.

Для оценки градиента температур, форми-
рующегося в материале в процессе СТП, и вре-
мени нахождения различных участков сварного 
соединения в зонах высоких температур было 
проведено математическое моделирование те-
пловых процессов в разных зонах на поверхно-

сти пластин. Верификацию модели, что является 
стандартным этапом моделирования, проводи-
ли путем сопоставления расчетных термических 
циклов с термическими циклами, записанны-
ми с помощью термопар в работе [14], и анализа 
структуры. 

РЕЗУЛЬТАТЫ

Математическая модель, за счет схематиза-
ции и упрощения реальных процессов, позво-
ляет хорошо описать тепловые процессы, про-
исходящие при сварке. В такой модели обычно 
принимают следующие упрощения: сварочный 
источник тепла считают либо сосредоточенным, 
либо распределенным по известному закону, по-
зволяющему описать процесс распространения 
теплоты; форму тела упрощают по типовым схе-
мам; используемые теплофизические коэффи-
циенты принимают независящими от темпера-
туры.

В данной работе основной целью моделиро-
вания являлась оценка времени нахождения раз-
личных участков сварного соединения в зонах 
высоких температур.

Таблица 1. Номинальный химический состав сплава Д16Т, мас. % 

Al Mg Cu Fe Si Mn Zn Ti Cr

Осн. 1.2–1.8 3.8–4.9 до 0.5 до 0.5 0.3–0.9 до 0.25 до 0.15 до 0.1

Сторона набегания Сторона отставания

Ядро сварного шва

Заплечник

Пин

(б)

(а)

(г)(в)

Задания
кромка

инструмента
Первая кромка
инструмента

а

P
z

V
cb

Подкладка
шов

l

ω

V
cb V = ω· D/2

c 

шов

V = ω· D/2
c 

V
cb

Сторона отставания

l n

d
n

D

Сторона набегания

Рис. 1. Схема процесса сварки трением с перемешиванием: а – общий вид; б – разрез шва; в – вид 
сверху; г – рабочий инструмент.
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Согласно литературным данным [2], в свар-
ном соединении, полученном сваркой трени-
ем с перемешиванием, можно выделить 3 зоны: 
ядро шва (1), зону термомеханического влияния 
(2) и зону термического влияния (3). Центр пер-
вой зоны располагается на центральной линии 
шва. Вторая зона начинается примерно на рас-
стоянии, равном радиусу пина, от центра шва. 
Третья зона ограничивается радиусом заплечи-
ка. Базируясь на этих соображениях, нами было 
проведено структурное исследование и фазовый 
анализ, а также моделирование термических ци-
клов в точках, расположенных в вышеуказанных 
зонах на поверхности пластин. 

В используемой в данной работе модели сва-
рочный инструмент рассматривался как состав-
ной источник тепла. Зона взаимодействия за-
плечика и поверхности листов представлялась 
в виде кольцевого равномерно распределенно-
го источника на поверхности полубесконечного 
тела. Внутренний радиус кольцевого источника 
равнялся радиусу пина, а наружный радиус – ра-
диусу заплечика. Удельная тепловая мощность 
кольцевого источника принималась равной эн-
тальпии алюминиевого сплава при температуре 
ликвидуса сплава Д16Т (638°С). В качестве вто-
рого источника нагрева выбирали цилиндриче-
скую поверхность пина рабочего инструмента. 
Пин рассматривали как набор нескольких коль-
цевых источников с равномерно распределен-
ной температурой, действующих в бесконечных 
пластинах. Исходя из данных работы [16], тем-
пература поверхности пина принималась рав-
ной температуре солидуса сплава (500°С). Пред-
ставление цилиндрической поверхности пина в 
виде набора нескольких кольцевых источников 
позволяет учесть теплоотдачу в металлическую 
подкладку с нижней поверхности свариваемых 
листов за счет соответствующего подбора ко-
эффициента теплоотдачи. Центры всех источ-
ников располагаются на оси X=Y=0. Для источ-
ников использовали аналитические выражения, 
описывающие квазистационарные процессы во 
время сварки, предложенные в [17]. 

Для пина:
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Для заплечика:
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и r0 – радиусы заплечика и пина соответствен-
но, h – длина цилиндрического источника, v – 
скорость сварки, In, Kn – модифицированные 
функции Бесселя 1-го и 2-го рода, n-го порядка, 
λ – теплопроводность, а – температуропрово-
дность, b – температуроотдача, угол j и r ′ – пе-
ременные интегрирования в случае кругового 
источника. Угол меняется от 0 до 2p, r ′ – меняет-
ся от r0 до R0, r – расстояние от центра источника 
до текущей точки (r x y2 2 2= + ).

Расчет изменения температурного поля со 
временем в точках поперечного сечения сварно-
го соединения был осуществлен с использовани-
ем функциональной зависимости T = f(y,z,t), где 
t = x/�v – время. Все расчеты проводили в среде 
MatLab с использованием стандартных функций 
и процедур.

Для расчета были использованы следующие 
справочные данные [18]: 
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Индекс 1 соответствует верхней поверхно-
сти пластины, 2 – нижней, a и b – произво-
дные величины: a с= ⋅( )λ ρ , b=(α α1 2+ )/� с ⋅ ⋅( )ρ δ ,  
δ-толщина пластины. Коэффициенты теплоот-
дачи подбирали, исходя из экспериментальных 
результатов замера термических циклов, как это 
делается стандартно в практике построения ана-
литических моделей.

На рис. 2 приведены полученные при расчете 
временные графики изменения температуры в 
различных областях зоны сварного соединения. 
При сварке скорости охлаждения можно оценить 
по термическим циклам, которые приведены на 
рисунке 2. Скорость определяется углом накло-
на кривой и изменяется от сотен градусов в се-
кунду до нуля. В литературе обычно используют 
интервал времени остывания от максимальной 
температуры до заданной. Как следует из резуль-
татов моделирования, зона высоких температур 
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(выше 300°С) присутствует в ядре сварного сое-
динения относительно долгое время, что может 
привести к существенному изменению характе-
ра первичных выделений. 

При расчетах сварочных температурных полей 
общепринято (если заранее не оговорено), что по-
ле является квазистационарным, а точка 0 лежит в 
центре сварочного источника нагрева. Отсчет вре-
мени ведется с прохождения точки поверхности 
свариваемого тела осью вращения инструмента. 

Моделирование распределения температур-
ных полей в ядре сварного шва показало разли-
чие температур в верхней и нижней частях свар-
ного соединения. На рис. 3 показаны результаты 
моделирования распределения температур по 
продольному сечению в центре шва. 

Структурные исследования

Результаты энергодисперсионного анализа 
химического состава исследуемого сплава Д16Т 
в исходном состоянии, полученные с помощью 
растровой микроскопии, представлены в табл. 2.

Для проверки полученных модельных расче-
тов был выполнен анализ фазового состава вы-
делений в различных зонах сварного соединения 
образцов сплава Д16Т.

На рис. 4 представлен оптический снимок, 
полученный с использованием поляризованно-
го света, области сварного соединения иссле-
дованного сплава Д16Т, на котором схематично 
показаны границы различных зон. На снимке 
хорошо видно присутствие слоистой структуры 
типа “луковые кольца” в зоне ядра. Для проведе-
ния рентгеноструктурного исследования в попе-
речном сечении сварного соединения были взя-
ты образцы, вырезанные из трех центральных 
областей, указанных стрелками на рис. 3. Ана-
лиз структуры и химического состава твердого 
раствора в зоне сварного соединения проводили 
по вертикалям в каждой зоне через каждые 4 мм. 
За первую точку отсчета брали центр нижнего 
края сварного шва. В качестве исходного состо-
яния анализировали образец, также вырезан-
ный в поперечном направлении, из края одной 
из свариваемых пластин.
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Рис. 2. Термические циклы трех точек поверхности, рас-
положенных в центре шва, на расстоянии, равном радиусу 
пина и радиусу заплечика.
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Рис. 3. Распределение температур по продольному сечению 
в центре ядра сварного соединения (поверхность пластины 
Z=0; нижняя поверхность Z=10 мм).
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Рис. 4. Область сварного соединения, поперечное сечение, 
оптическая металлография: 1 – ядро; 2 – зона термомеха-
нического воздействия; 3 – зона термического воздействия.

Таблица 2. Химический состав сплава Д16Т по данным 
EDS-анализа, мас. %

Al Mg Cu Fe Si Mn

Осн. 1.71 4.77 0.66 0.3 1.02
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В табл. 3 представлены сводные литературные 
данные параметров кристаллических решеток 
и интенсивностей дифракционных линий фаз, 
наблюдаемых в близком по составу к Д16 сплаве 
АА2024 (звездочкой отмечены положения диф-
ракционных линий фаз, обнаруженных в иссле-

дуемом материале Д16Т). Результаты рентгено-
структурного анализа приведены на рис. 5.

Согласно литературным данным табл. 3 и 
полученным в нашей работе данным рентге-
ноструктурного анализа в исходном состоянии 
в сплаве присутствуют следующие фазы: α-Al, 

Таблица 3. Кристаллическая структура, параметры решеток и интенсивность дифракционных линий равновес-
ных фаз, образующихся в сплаве АА2024

Фаза hkl 2θ, град Интен. у.е. Ссылка

Al (α-фаза), 
Fm-3m 
а= 0.405 нм

(111)* 38.49 100

[19]

(200)* 44.75 46.9

(220)* 65.14 26.4

(311)* 78.29 27.8

(222)* 82.50 7.8

(400)* 99.17 3.6

(331)* 112.1 12.2

(420)* 116.6 12

Al2CuMg (S-фаза), Cmcm
a=0.401 нм, b=0.923 нм,  
c=0.714 нм

(110) 20.69 100

[20]

(200) 29.42 32.9

(211)* 37.93 48.6

(220) 42.10 31.5

(112)* 42.63 72.2

(310)* 47.35 68.1

(202)* 47.76 56.4

(222) 57.11 13.2

(312) 61.41 8.6

(213) 66.96 7.4

(420) 69.21 12.7

(402) 73.37 16.5

(332) 77.26 18.5

(512) 92.06 8.1

(314) 96.76 12.2

АlFeMg(Si), (π-фаза), P6/mmm 
a=0.662 нм, c=1.478 нм

(001) 11.24 27.7

[21]

(100) 15.45 22.4

(101) 19.15 15.8

(2-10) 26.87 43.2

(2-11)* 29.21 53.5

(2-12) 35.38 15.7

(202)* 38.86 100

(3-10) 41.68 15.7

(004) 46.13 29.5

(300) 47.58 40.8

(3-12)* 47.92 58.5

(3-13) 54.86 16.8

(304) 68.43 20.9

(5-22) 76.15 23.3
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Фаза hkl 2θ, град Интен. у.е. Ссылка

Al12(Fe,Mn)3Si(T-фаза) Im3, 
a=1.23 нм

(220) 19.99 10.1

[19]

(310) 22.38 26 
(222) 24.55 6.8 
(321) 26.55 10.5
(330) 30.18 1.5 
(420) 31.86 8.9
(332) 33.46 2.6 
(521) 39.28 7.4 
(440) 40.63 5.1
(530)* 41.94 64.8
(600) 43.21 28.3
(235)* 44.46 100
(620) 45.68 13.2
(541) 46.87 4.9
(631) 49.19 3.4
(640) 52.53 4.5
(358) 74.83 29.1

Окончание таблицы 3.
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Рис. 5. Дифрактограммы, полученные с различных участков сварного соединения: (а) исходное состояние; (б) зона терми-
ческого воздействия; (в) зона термомеханического воздействия; (г) ядро.
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S-фаза (Al2CuMg) и обогащенная железом вто-
ричная Т-фаза (Al12Fe3Si) (рис. 5а). 

В целом, в зоне сварного соединения кро-
ме α-Al, S-фазы (Al2CuMg) и Т-фазы (Al12Fe3Si), 
можно видеть дифракционные линии вторичной 
p-фазы (AlFeMgSi) (рис. 5б–г). В области ядра 
интенсивность линий S-фазы (Al2CuMg) снижа-
ется (рис. 5г). В зоне термического воздействия 
количество дифракционных отражений S-фазы 
выше, чем в других зонах сварного соединения 
(рис. 5б). Образования метастабильных фаз, свя-
занных с воздействием давления, не обнаружено.

Результаты расчета параметров кристалличе-
ской решетки твердого раствора (α-Al фазы) в 
различных областях сварного соединения, вы-
полненные по данным рентгеноструктурного 
анализа, показаны в табл. 4.

По сравнению с исходным состоянием, на-
блюдается снижение параметра кристаллической 
решетки твердого раствора (α-Al фазы) в зонах 
сварного соединения (табл. 4). Это может быть 
объяснено обеднением матрицы (твердого рас-
твора) и выделением вторичных фаз. При этом 
обеднение матрицы более выражено в зоне термо-
механического воздействия и ядре. Полученные 
рентгеноструктурные данные подтверждаются 
электронно-микроскопическим исследованием 
(рис. 6). На рис. 6 приведены изображения раз-
личных участков исследованного сварного сое-
динения и данные химического анализа выделе-
ний (EDS), обнаруженных в зоне сварного шва, 
полученные с помощью растровой микроско-
пии. В исходном состоянии (рис. 6а) сплав имел 
структуру с размером зерна 20–50 мкм, состоя-
щую из α-твердого раствора и мелких равновес-
ных игольчатых выделений S-фазы (Al2CuMg), 
формирующих специфический контраст на элек-
тронно-микроскопических снимках, а также 
крупных нерастворимых частиц вторичной фазы 
Al12Fe3Si, расположенных по границам зерен. В 
зонах термического (рис. 6б) и термомеханиче-
ского (рис. 6в) воздействия можно также видеть 

Таблица 4. Параметр кристаллической решетки твер-
дого раствора матрицы (α-Al, ГЦК), нм

Исх.
Зона 

термического 
воздействия

Зона термо-
механического 

воздействия 
Ядро

0.4054 0.4050 0.4042 0.4042

(а) (б)Element
Mg K
Al K
Si K

Mn K
Fe K
Cu K

Element
Mg K
Al K
Si K

Mn K
Fe K

Wt.%
1.41
93.81
0.05
0.5

0.00
4.23

Wt.%
0.06

58.89
5.50
11.91
16.5
7.13

At.%
1.61
96.25
0.05
0.25
0.00
1.84
At. %
0.09

72.62
6.52
7.21
9.83
3.73Cu K

10 мкм

Al Fe Si12 3

Element
Mg K
Al K
Si K

Mn K
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Рис. 6. Микроструктура и химический анализ исследованного сварного соединения: (а) – исходное состояние; (б) – зона 
термического воздействия; (в) – зона термомеханического воздействия; (г) – ядро.
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на границах зерен выделения вторичных интер-
металлидных фаз, обогащенных железом. 

Ядро сварного шва (рис. 6г) имеет мелкозер-
нистую (5–10 мкм) рекристаллизованную струк-
туру, с характерными мелкими выделениями ин-
терметаллидной фазы AlFeMgSi на границах. В 
ядре размер выделений меньше, чем в зоне тер-
мических или термомеханических воздействий.

Результаты химического анализа демонстри-
руют большее содержание железа в интерметал-
лидных частицах, присутствующих в зоне тер-
мического и термомеханического воздействия, 
по сравнению с зоной ядра: 8.43 и 3.86 ат.% со-
ответственно, содержание кремния при этом 
остается на том же уровне: 5.69 и 5.54 ат.% соот-
ветственно. Это, с большой долей вероятности, 
позволяет идентифицировать фазу в зоне ядра, 
как AlFeMgSi. Результаты локального химиче-
ского анализа согласуются с данными рентге-
новской дифрактометрии (см. рис. 5).

Существование температурного градиента 
в ядре сварного шва между верхней и нижней 
плоскостями сварного соединения также под-
тверждается структурными исследованиями. 

На рис. 7 представлена схема с указанием 
анализируемых участков зоны ядра сварного 
шва (2 мм от верхнего и нижнего края соедине-
ния и центр). 

В структуре зоны ядра присутствуют строчеч-
ные выделения частиц округлой или линзовид-
ной формы, которые, на основании результатов 
химического анализа, могут быть идентифици-
рованы как силициды алюминия Al4Si3 (рис. 8а).

Как можно видеть, размер зерна практически 
не меняется по диаметру ядра сварного соедине-
ния, однако меняется размер вторичных выде-
лений обогащенной железом и кремнием фазы 

Верхняя часть сварного соединения

Нижняя часть сварного соединения

2 мм

3

2

1

Рис. 7. Направление анализа микроструктуры и химиче-
ского состава ядра сварного соединения.

Element
Mg K

Al K
Si K

Mn K
Fe K
Cu K

Wt.%
1.42

73.53

18.65
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Рис. 8. Микроструктура ядра сварного шва, соответствующая рис. 7: (а) – область 1; (б) – область 2; (в) – область 3.
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AlFeMgSi (рис. 8б–в), что подтверждает суще-
ствование температурного градиента и диффу-
зионных процессов, происходящих в разных 
участках ядра сварного шва.

Известно, что кремний практически не рас-
творяется в алюминии (1.3 мас.% при Т=550°С) 
и может входить в состав сложных фаз в алюми-
ниевых сплавах [19]. В силуминах содержание 
кремния может достигать 13 мас.%. В сплавах 
системы Al–Cu–Mg кремний является приме-
сью и входит в состав интерметаллидных фаз, 
выделяющихся на границах зерен [19].

Округлые частицы, диаметром ~1 мкм, с высо-
ким содержанием кремния и по химическому со-
ставу, близкие к силициду алюминия Al4Si4, были 
обнаружены в нижней части зоны ядра (рис. 8а). 
Количество таких частиц оказалось недостаточ-
ным для их идентификации с помощью рентге-
ноструктурного анализа (менее 0.5 мас.%).

Кроме исследования частиц в различных 
участках ядра сварного соединения был вы-
полнен анализ химического состава твердого 
раствора. Анализ выполняли по продольному 
сечению через центр области ядра (рис. 7), изме-
рения проводили через каждые 4 мм. Размер ана-
лизируемой области, не включающей выделения 
интерметаллидных фаз, составил 5 × 5 мкм.

Сводные результаты измерения химического 
состава твердого раствора в зоне ядра, получен-
ные в точках, указанных на рис. 7, представлены 
на рис. 9.

Согласно полученным с помощью химиче-
ского анализа результатам, твердый раствор в 
нижней части зоны ядра имеет содержание меди 
выше, а содержание кремния ниже, чем в сред-
ней и верхней части (рис. 9а). Учитывая низкую 
растворимость кремния в алюминии, этот факт 
может означать увеличение количества и разме-
ров выделений фазы, обогащенной кремнием. 
Содержание алюминия и остальных легирую-
щих элементов в твердом растворе практически 
не меняется по всей зоне ядра (рис. 9б).

Измерение микротвердости в зоне ядра свар-
ного соединения не показало существенных из-
менений в центральной зоне по сравнению с 
верхней и нижней частью соединения. При этом 
микротвердость области ядра оказалась суще-
ственно ниже, чем микротвердость сплава в ис-
ходном состоянии (табл. 5).

ОБСУЖДЕНИЕ РЕЗУЛЬТАТОВ

Как известно, старение в алюминиевых спла-
вах может оказывать как упрочняющий, так и 
разупрочняющий эффект. Разупрочненние про-
исходит за счет коагуляции частиц упрочняющей 
фазы. В нашем случаем, не только укрупнение, 
но и выделение вторичных интерметаллидных 
фаз, связывающих химические элементы спла-
ва, которые могли бы стать частью основных 
упрочняющих фаз, служит снижению прочност-
ных характеристик материала в зоне ядра свар-
ного соединения.

Основной упрочняющей фазой сплава Д16 
является Al2CuMg (S-фаза), которая формиру-
ется при соответствующей термообработке [22]. 
Обычно такая термообработка включает гомоге-
низацию при температуре около 500°C (505°С), 
последующую закалку и старение при темпера-
турах от комнатной до 200°C. Во время старения 
происходит процесс упрочнения сплава за счет 
выделения интерметаллидных фаз, кинетика 
этого процесса зависит от температуры и вре-
мени [23]. При этом кристаллическая структура 
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Рис. 9. Содержание легирующих элементов (а) и количество 
Al (б) в твердом растворе в зоне ядра сварного соединения.

Таблица 5. Микротвердость различных областей ис-
следуемого образца, МПа

Исх. Ядро, 
область 1

Ядро, 
область 2

Ядро, 
область 3

132± 5 105 ± 5 110 ± 5 106 ± 5 
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интерметаллидных соединений, и их морфоло-
гия могут служить свидетелями диффузионных 
процессов, протекающих при определенных 
температурах. В сплавах системы Al–Cu–Mg, 
к которым относится сплав Д16, при старении 
образованию стабильной S-фазы предшествует 
появление Cu–Mg-кластеров, зон Гинье–Пре-
стона–Багаряцкого (ГПБ) и метастабильных ва-
риантов S′ и S″ равновесной S-фазы (SS пересы-
щенный раствор на базе алюминия) [24]:

SS→ GPB→ S′+ S″→ S′+S →S (Al2CuMg).

Несмотря на то, что основной структурной 
составляющей сплава Д16 является твердый рас-
твор меди и магния в алюминии и упрочняющая 
интерметаллидная S-фаза (Al2CuMg), благодаря 
легированию различными химическими эле-
ментами и термическим обработкам, фазовый 
состав дюралюминов может быть достаточно 
многообразен. В сплаве АА2024 (российский 
аналог – Д16), наряду с S-фазой (Al2CuMg), вто-
ричные интерметаллидные микро-кристалличе-
ские фазы Al2Cu (q-фаза), AlCuFeMnSi (p-фаза), 
Mg2Si (b-фаза), Al7Cu2Fe, Al12(Fe,Mn)3Si (Т-фаза) 
были обнаружены после искусственного старе-
ния сплава при 226°С, 9 ч и последующей закал-
ки [25]. При этом в работе [25] при исследовании 
in-situ в колонне просвечивающего электронно-
го микроскопа было обнаружено, что при ис-
кусственном старении сплава А2024 при 226°С 
очень тонкие игольчатые выделения стабильной 
S-фазы на границах зерен наблюдаются только 
через 2 ч 30 мин. 

На рис. 10 приведена диаграмма фазовых 
превращений в сплаве А2024 при изотермиче-
ских выдержках [24]. Согласно этой диаграмме 
максимальная скорость распада пересыщенного 

твердого раствора наблюдается при температу-
ре около 300°С. Нагрев до температуры закал-
ки (~500°С) приводит к полному растворению 
включений (рис. 10). 

Согласно нашим расчетам (рис. 2, 3), ядро 
сварного соединения и зона термомеханиче-
ского воздействия в условиях СТП могут под-
вергаться кратковременному нагреву до 500°С. 
При проведении исследований в нашей рабо-
те q-фаза (Al2Cu) не была обнаружена ни в ис-
ходном состоянии, ни после сварки трением 
с перемешиванием, что хорошо согласуется с 
результатами расчета, поскольку С-кривая для 
этой фазы проходит выше по температуре и не 
пересекается с расчетными кривыми (рис. 2, 10). 
Кроме того, ни одна из областей сварного сое-
динения не находилась в температурном диапа-
зоне выше 505°С, поскольку, согласно исследо-
ваниям работы [22], в этом случае в сплаве Д16 
должны наблюдаться области расплава и эвтек-
тики. Температура тройной эвтектики α + CuAl2 
(q-фаза) + Al2CuMg (S-фаза) в сплавах системы 
Al–Cu–Mg составляет ~507°С [26]. 

Химический состав областей, представлен-
ных на рис. 6 в различных зонах сварного сое-
динения соответствует твердому раствору алю-
миния с содержанием легирующих элементов 
в пределах химического состава сплава (верх-
ние таблицы результатов химического анализа к 
фрагментам на рис. 6). В разных участках зоны 
ядра обнаружено изменение содержания легиру-
ющих элементов в твердом растворе, особенно 
кремния и меди (рис. 9), что свидетельствует о 
наличии диффузионного массопереноса. 

После естественного старения сплав Д16 
фактически находится в неравновесном состоя-
нии, и, при изменении температуры, может пе-
реходить в состояние пересыщенного твердого 
раствора с последующим распадом [24]. Образо-
вание фаз, обогащенных железом и марганцем, 
было обнаружено в работе [22] после закалки 
сплава Д16 от 495°С. Наблюдаемые в нашей ра-
боте частицы, выделившиеся на границах зерен в 
сплаве до сварки Д16Т (рис. 6а), близки по хими-
ческому составу к вариантам Т-фазы (Al12Mn3Si)  
с химической формулой (Al, Cu)11(Mg, Mn, Fe)3Si  
или (Al, Cu)11(Mg, Fe)3Si (табл. 3). Изменение ко-
личества и интенсивности дифракционных ли-
ний этой фазы и появление фазы AlCuFeMnSi 
(рис. 4) в различных зонах сварного соединения 
может свидетельствовать о наличии перехода в 
состояние пересыщенного твердого раствора и 
его последующем распаде. Однако, учитывая, 
что температура плавления Т-фазы выше 600°С 
[19], то, скорее всего, подобное изменение свя-
зано с массопереносом во время сварки трением 
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Рис. 10. Диаграмма изотермического распада переохлаж-
денного и пересыщенного твердого раствора в сплаве 
А2024 [24].
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с перемешиванием, происходящим как за счет 
термического, так и деформационного воздей-
ствия.

ВЫВОДЫ

1. Проведено комплексное теоретическое и 
экспериментальное исследование полученного 
сваркой трением с перемешиванием стыкового 
соединения пластин из сплава Д16Т. Выявлены 
изменения в структуре и фазовом составе сплава 
в зонах сварного соединения по сравнению с ис-
ходным состоянием сплава до сварки и установ-
лены условия и причины появления изменений. 

2. Математическое моделирование показа-
ло, что процессы, происходящие в металле при 
изотермических выдержках, не имеют места при 
СТП, ввиду быстротечности и относительно 
низких температур сварки.

3. Методом математического моделирования 
проведена оценка времени нахождения различ-
ных участков сварного соединения в зонах высо-
ких температур. Показано, что область ядра свар-
ного соединения и область термомеханического 
воздействия кратковременно могут находиться 
вблизи 500°С, но не выше температуры 507°С, 
соответствующей образованию эвтектики.

4. Полученные теоретические расчеты под-
тверждены экспериментальными наблюдения-
ми выделений вторичных фаз в различных зонах 
сварного соединения. Обнаружено изменение 
содержания кремния, меди и алюминия в со-
ставе твердого раствора исследуемого материа-
ла, а также изменение фазового состава (сниже-
ние количества фазы Al12Fe3Si и появление фазы 
AlCuFeMnSi), что связано с массопереносом в 
зоне сварного шва в условиях сварки трением с 
перемешиванием. 

5. Существование температурного градиента 
в зоне ядра сварного шва во время сварки тре-
нием с перемешиванием приводит к коагуляции 
выделений вторичных фаз и снижает прочност-
ные характеристики сварного соединения по 
сравнению со свойствами матрицы. 

Работа выполнена в рамках государственного 
задания МИНОБРНАУКИ России (тема “Адди-
тивность”, № 121102900049-1).

Авторы данной работы заявляют, что у них 
нет конфликта интересов. 
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Методом электронно-лучевой проволочной аддитивной технологии получены образцы из титано-
вых сплавов Ti–6Al–4V и Ti–5Al–3Mo-V. С помощью оптической, растровой и просвечивающей 
электронной микроскопии показано, что микроструктура 3D-напечатанных образцов состоит из 
столбчатых первичных зерен β-фазы, внутри которых формируются мартенситные αʹ-пластины. 
Методом высокотемпературной синхротронной рентгеновской дифракции продемонстрировано 
развитие в сплавах αʹ→α+β+αʹʹ-превращений, вызывающих увеличение содержания остаточной 
β фазы и образование орторомбической αʹʹ-фазы. Распад αʹ-фазы в образцах Ti–6Al–4V и Ti–
5Al–3Mo–V начинается при температурах 600 и 400°C соответственно. Интенсивное окисление 
титановых сплавов внутри высокотемпературной камеры при температуре выше 900°C приводит 
к снижению объемной доли β- и α''-фаз, а также подавлению полиморфного α→β-превращения.
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ВВЕДЕНИЕ

Благодаря высоким удельной прочности и 
вязкости, биосовместимости, а также превос-
ходной коррозионной стойкости в условиях по-
вышенных температур, α+β-титановые сплавы 
широко применяются в аэрокосмической про-
мышленности, судостроении, медицине и др. 
[1, 2]. 

В настоящее время существует необходимость 
внедрения аддитивных технологий в различные 
отрасли промышленности, поскольку благода-
ря 3D-печати можно сократить время производ-
ственного цикла, снизить уровень отходов сы-
рья, создать детали со сложной конфигурацией 
без дополнительных механических обработок, и, 
как следствие, существенно снизить стоимость 
изделий [3]. Для производства крупномасштаб-
ных объектов одной из наиболее перспектив-
ных технологий 3D-печати является проволоч-
ная электронно-лучевая аддитивная технология 

(англ. Electron Beam Additive Manufacturing, со-
кр. EBAM), с помощью которой можно восста-
навливать поврежденные или изношенные де-
тали, а также производить сварные соединения 
[4–6]. Поскольку процесс EBAM происходит 
в вакууме, данная технология является наибо-
лее подходящей для формирования изделий из 
химически активных материалов, таких как ти-
тан и сплавы на его основе. Однако в процессе 
3D-печати формируется неравновесная микро-
структура, которая является следствием высокой 
скорости охлаждения ванны расплава и много-
кратных циклов нагрева-охлаждения при нане-
сении последующих слоев [7, 8]. Такая структура 
может существенно изменяться как при терми-
ческой обработке [9], так и при механическом 
воздействии [10, 11], тем самым оказывая суще-
ственное влияние на эксплуатационные харак-
теристики 3D-напечатанных изделий. 

Синхротронная рентгеновская дифракция в 
настоящее время является максимально точным 
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методом для in situ исследования структурных и 
фазовых превращений в материалах. Благода-
ря своему высокому разрешению данный метод 
позволяет выявить фазы, объемная доля кото-
рых не превышает 1%, и описать механизм их 
возникновения. Ранее с использованием син-
хротронной рентгеновской дифракции было по-
казано, что при нагреве как прокатанных, так и 
3D-напечатанных образцов титанового сплава 
Ti–6Al–4V образуется орторомбическая αʹʹ-фаза 
[12, 13]. Образование αʹʹ-фазы также наблюдали 
в процессе нагрева прокатанных образцов тита-
нового сплава Ti–5.7Al–1.6V–3Mo [14]. Срав-
нение результатов работ [12–14] наглядно про-
демонстрировало, что добавление небольшого 
количества молибдена оказывает существенное 
влияние на характер изменения объемной доли 
α-, αʹ-, αʹʹ- и β-фаз в процессе нагрева α+β-тита-
новых сплавов.

Хорошо известно, что развитие структур-
но-фазовых превращений в титановых сплавах 
при термической обработке зависит как от ре-
жимов термообработки, так и от содержания ле-
гирующих элементов [15]. В работе [16] подроб-
но исследовано влияние содержания молибдена 
на изменение микроструктуры и механических 
свойств метастабильных сплавов системы Ti–
Mo в процессе термообработки. Показано, что в 
сплавах Ti–10Mo, Ti–15Mo и Ti–20Mo наблюда-
ли игольчатые α″-пластины с двойниками, мел-
кими частицами ω-фазы и β-двойниками, а с 
увеличением содержания молибдена размер ча-
стиц ω-фазы уменьшается. При этом сплавы Ti–
10Mo и Ti–15Mo демонстрируют сочетание вы-
сокой пластичности и повышенной прочности, 
тогда как сплав Ti–20Mo демонстрирует низкую 
пластичность.

Наиболее наглядно роль молибдена в изме-
нении фазового состава α+β-титановых сплавов 
при повышенных температурах можно проде-
монстрировать при сравнении титановых спла-
вов Ti–6Al–4V и Ti–5Al–3Mo–V, имеющих 
близкий элементный и фазовый состав. Цель 
данной работы – синхротронные исследования 
структурно-фазовых превращений в 3D-напеча-
танных титановых сплавах Ti–6Al–4V и Ti–5Al–
3Mo–V при нагреве до 1100°С и последующем 
охлаждении в высокотемпературной камере до 
комнатной температуры.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ

3D-напечатанные заготовки из титановых 
сплавов Ti–6Al–4V и Ti–5Al–3Mo–V с размера-
ми 100×15×70  мм были получены на установке 
для проволочного электронно-лучевого адди-
тивного производства (ИФПМ СО РАН, Томск, 
Россия). В процессе 3D-печати использована 
проволока из титанового сплава Ti–6Al–4V и 
Ti–5Al–3Mo–V диаметром 1.6 и 2 мм соответ-
ственно. Проволока подается со скоростью 2 м/
мин и под углом 35° к подложке. Процесс про-
волочного электронно-лучевого аддитивного 
производства проводится при остаточном дав-
лении в камере не более 5·10–5 Па. Ускоряющее 
напряжение пучка составляло 30 кВ. Общий 
химический состав образцов титановых спла-
вов Ti–6Al–4V и Ti–5Al–3Mo–V, изготовлен-
ных методом EBAM, исследовали с помощью 
рентгенофлуоресцентного анализатора Thermo 
Scientific Niton XL3t GOLDD, результаты приве-
дены в табл. 1. 

Из центральной части 3D-напечатанных за-
готовок Ti–6Al–4V и Ti–5Al–3Mo–V методом 
электроэрозионной резки были вырезаны об-
разцы размером 30×30×2  мм для исследования 
их микроструктуры, элементного и фазового 
состава. Образцы Ti–6Al–4V и Ti–5Al–3Mo–V 
были ориентированы параллельно направлению 
роста 3D-напечатанных заготовок. Для металло-
графических исследований шлифованную и по-
лированную поверхность образцов подвергали 
предварительному травлению в реагенте Крол-
ла (2% HF, 2% HNO3, 96% H2O). Микрострук-
туру образцов титановых сплавов Ti–6Al–4V и 
Ti–5Al–3Mo–V, полученных методом электрон-
но-лучевой проволочной аддитивной техноло-
гии, изучали с помощью оптического микро-
скопа Zeiss Axiovert 40 МАТ, просвечивающего 
электронного микроскопа (ПЭМ) JEM-2100, ос-
нащенного детектором энергодисперсионной 
рентгеновской спектроскопии (EDS), сканиру-
ющего электронного микроскопа Apreo 8 и диф-
ракции обратно рассеянных электронов (EBSD) 
с использованием приставки Oxford Instruments 
Nordlys. Шаг сканирования составлял 100 нм.

Высокотемпературные in situ дифракционные 
исследования на источнике синхротронного из-
лучения проводили на станции “Прецизион-
ная дифрактометрия II” на канале СИ № 6 на-

Таблица 1. Химический состав (мас. %) образцов титановых сплавов Ti–6Al–4V и Ti–5Al–3Mo–V

Образец Al V Mo Fe Cr Ti

Ti–6Al–4V 5.4 4.2 – 0.1 – ост.

Ti–5Al–3Mo–V 4.7 1.4 3.5 0.01 0.01 ост.
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копителя ВЭПП-3 Института ядерной физики 
имени Г.И. Будкера СО РАН. При проведении 
in situ дифракционных исследований использо-
вали следующие параметры: длина волны излу-
чения 0.101 нм для Ti–6Al–4V и 0.10084 нм для 
Ti–5Al–3Mo–V; угловой диапазон по 2θ – 20°–
45°; время экспозиции 60  с/кадр. Для проведе-
ния высокотемпературных экспериментов бы-
ли подготовлены образцы размером 5×5×1  мм. 
Образцы нагревали в высокотемпературной ка-
мере, которую откачивали до остаточного дав-
ления 2·10-3 Па. Диапазон температур составлял 
30–1100°С, скорость нагрева 10°C/мин. Темпе-
ратуру образца контролировали с помощью тер-
мопары из платины-13% родия.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

Микроструктура 3D-напечатанных образцов 
Ti–6Al–4V и Ti–5Al–3Mo–V состоит из столб-
чатых первичных β-зерен, ориентированных 
вдоль направления роста изделия (рис. 1а, г) с 
близкими поперечными размерами (1–2 мм), 
рост которых обусловлен направленным тепло-
отводом в процессе кристаллизации ванны рас-
плава. При этом зеренная структура 3D-напеча-
танных образцов Ti–6Al–4V и Ti–5Al–3Mo–V в 
значительной степени различается (рис. 1б, д).  
Так, в титановом сплаве Ti–6Al–4V столбчатые 
первичные зерна β-фазы содержат пластины 
как α-, так и αʹ-фазы, которые сгруппированы 

в пакеты и имеют средний поперечный размер 
0.6 мкм (рис. 1б, в). В свою очередь, в титано-
вом сплаве Ti–5Al–3Mo–V формируются более 
тонкие мартенситные иглы αʹ-фазы со сложной 
корзинчатой структурой (рис. 1д, е). Средний 
поперечный размер игл составляет 0.35 мкм. Со-
гласно ПЭМ-исследованиям, между пластина-
ми/иглами α/αʹ фазы наблюдаются прослойки 
остаточной β-фазы, средний поперечный раз-
мер которых в 3D-напечатанных образцах спла-
вов Ti–6Al–4V и Ti–5Al–3Mo–V составляет 100 
и 120 нм соответственно (рис. 1в, е). 

Известно [17], что мартенситная αʹ-фаза име-
ет две морфологии: реечную и игольчатую. Пер-
вую можно наблюдать в сплавах с низким содер-
жанием β-стабилизаторов, вторая же характерна 
для сплавов с высоким содержанием β-стабили-
заторов, приводящих к снижению температуры 
мартенситного превращения. Поскольку иссле-
дованные 3D-напечатанные образцы Ti–6Al–4V 
и Ti–5Al–3Mo–V характеризуются близким со-
держанием легирующих элементов, то наблюда-
емые различия их микроструктуры позволяют 
наглядно продемонстрировать роль молибдена в 
мартенситной морфологии αʹ-фазы.

Данные EDS, представленные в табл. 2, по-
казывают, что вследствие высокой скорости 
кристаллизации ванны расплава в 3D-напеча-
танных образцах Ti–6Al–4V и Ti–5Al–3Mo–V 
присутствуют области α/αʹ-фазы с повышен-
ным содержанием ванадия и молибдена, а так-

(а) (б) (в)

(г) (д) (е)

2 мм 10 мкм 500 нм

1 мм 30 мкм 500 нм

Рис. 1. Оптические изображения (а, г), EBSD-карты (б, д) и ПЭМ-изображения (в, е) структуры 3D-напечатанных титано-
вых сплавов Ti–6Al–4V (а, б, в) и Ti–5Al–3Mo–V (г, д, е).
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же области остаточной b-фазы с пониженным 
содержанием b-стабилизаторов. Так, содержание 
ванадия в рейках α/αʹ-сплава Ti–6Al–4V дости-
гает 4.4  вес.% (предел растворимости ванадия в 
ГПУ-решетке титана не превышает 3% [18]), в 
то время как его содержание в прослойках оста-
точной β-фазы варьируется в пределах от 17.5 до 
21 вес.%. Согласно работе [19] минимальное со-
держание ванадия, необходимое для стабилиза-
ции β при комнатной температуре, составляет 
20 вес.%. В сплаве Ti–5Al–3Mo–V содержание 
Mo и V в прослойках β-фазы также варьируется в 
широких пределах. Как видно из табл. 2, в точках 
2 и 4 (рис. 1е), соответствующих соседним про-
слойкам остаточной β-фазы, содержание β-ста-
билизаторов отличается почти в 2 раза и часто 
оказывается недостаточным для стабилизации 
β-фазы (минимальное содержание молибдена, 
необходимое для стабилизации β-фазы, состав-
ляет 14 вес.% [19].

На рис. 2 приведены данные in situ синхротрон-
ной рентгеновской дифракции 3D-напечатанных 
образцов Ti–6Al–4V и Ti–5Al–3Mo–V, получен-
ные в процессе нагрева до температуры 1100°С и 
после последующего охлаждения до комнатной 
температуры. Как видно из рис. 2а, независимо 
от температуры испытаний на рентгенограммах 
титанового сплава Ti–6Al–4V присутствуют пи-
ки, соответствующие различным кристаллогра-
фическим плоскостям α/αʹ-фазы. На увеличен-
ном фрагменте дифрактограммы наглядно видно 
смещение пиков α/αʹ-фазы в область меньших 
углов, обусловленное термическим расшире-
нием ее кристаллической решетки в процес-
се нагрева. При этом интенсивность пиков α/
αʹ-фазы изменяется. В частности, непрерывно 
увеличивается интенсивность пика α/αʹ (101) 
и уменьшается интенсивность пика α/αʹ (002). 
Свидетельством наличия остаточной b-фазы в 
исходном 3D-напечатанном образце Ti–6Al–4V 
является плечо рентгеновского пика α/α' (101) со 
стороны меньших углов, обусловленное появле-
нием рентгеновского пика b-фазы (110). Содер-

жание β-фазы в сплаве Ti–6Al–4V при низких 
температурах нагрева (ниже 600°С) практически 
не изменяется и составляет 2%, однако увеличи-
вается при дальнейшем повышении температу-
ры (рис. 3а). Последнее подтверждается появле-
нием рентгеновских пиков b-фазы (002) и (112), 
которые также смещаются в область меньших 
углов в процессе нагрева образца. При темпера-
туре 900°С содержание β-фазы достигает макси-
мального значения, равного 7%. При более вы-
соких температурах нагрева содержание β-фазы 
снижается до 1% и полностью исчезает при по-
следующем охлаждении сплава Ti–6Al–4V до 
комнатной температуры.

Одновременно с ростом содержания β-фа-
зы на рентгенограммах образца Ti–6Al–4V, на-
гретого выше 600°С, появляются пики (020), 
(112), (131), соответствующие орторомбической 
αʹʹ-фазе (рис. 2а). С увеличением температуры 
пики αʹʹ-фазы также смещаются влево, и их ин-
тенсивность непрерывно увеличивается. При 
температуре 1000°С объемная доля α''-фазы до-
стигает 14% (рис. 3а), однако при дальнейшем 
увеличении температуры до 1100°С содержание 
αʹʹ-фазы уменьшается до 3% и составляет около 
1% при последующем охлаждении. 

Наконец, при температуре выше 1000°С на 
дифрактограмме образцов Ti–6Al–4V появля-
ются пики оксидов титана, имеющих различ-
ную структуру. Так, дифракционный пик при 
2q=23.43° соответствует фазе TiO2 (101) (рутил). 
Кроме того, на поверхности образца образуется 
оксид Ti3O5, доказательством наличия которо-
го при 2q=24.30° является дифракционный пик 
асимметричной формы. Данный пик можно рас-
сматривать как суперпозицию пиков α/α' (002) и 
Ti3O5 (040). При температуре 1100°С суммарная 
объемная доля оксидов титана увеличивается до 
11% и не изменяется при последующем охлажде-
нии (рис. 3а). 

На участках рентгенограмм 3D-напечатанного 
образца Ti–5Al–3Mo–V также присутствуют пи-
ки α/α'- и β-фазы, которые непрерывно сме-

Таблица 2. Элементный состав 3D-напечатанных образцов Ti–6Al–4V и Ti–5Al–3Mo–V , определенный с помо-
щью ПЭМ в точках, указанных на рис. 1в и е соответственно

Образец Элемент Точка 1, вес.% Точка 2, вес.% Точка 3, вес.% Точка 4, вес.% 

Ti–6Al–4V

Ti 87.6
11.2
1.2

75.6
3.4
21.0

86.7
8.9
4.4

78.1
4.4
17.5

Al

V

Ti–5Al–3Mo–V

Ti
Al
V

Mo

93.9
5.2
0.1
0.8

83.6
3.1
3.9
9.4

92.0
4.6
2.2
1.2

88.1
3.9
2.3
5.7
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щаются в область меньших углов с повыше-
нием температуры (рис. 2б). При комнатной 
температуре содержание β-фазы в сплаве Ti–
5Al–3Mo–V составляло 3%, и при дальнейшем 
нагреве до 400°С ее объемное содержание прак-
тически не изменяется. В интервале температур 
от 400 до 900°С содержание β-фазы увеличивает-
ся от 3 до 5% (рис. 3б). При более высоких тем-
пературах нагрева содержание β-фазы в Ti–5Al–
3Mo–V снижается до 1% и полностью исчезает 

при последующем охлаждении образца до ком-
натной температуры, как и в случае со сплавом 
Ti–6Al–4V. 

В отличие от Ti–6Al–4V, в сплаве Ti–5Al–
3Mo–V образование орторомбической αʹʹ-фазы 
наблюдается уже при температуре 400°С. Дока-
зательством наличия αʹʹ-фазы являются пики 
(020), (021), (112) при 2q=24.41°, 29.45° и 33.52° 
соответственно (рис. 2б). Содержание αʹʹ-фазы 
достигает 10% при температуре 1000°С и снижа-
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Рис. 2. Участки дифрактограмм 3D-напечатанных образцов Ti–6Al–4V (а) и Ti–5Al–3Mo–V (б), полученных в процессе 
нагрева до 1100°С и при последующем охлаждении.
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ется до 3% при 1100°С. При последующем охлаж-
дении образца объемная доля α''-фаза уменьша-
ется до 1 % (рис. 3б). 

Как и в случае Ti–6Al–4V, на рентгенограм-
ме титанового сплава Ti–5Al–3Mo–V, нагретого 
до температуры выше 1000°С, появляются пики, 
соответствующие оксидам титана. При темпера-
туре 1100°С объемное содержание фаз TiO2 (101) 
(рутил) и Ti3O5 (040) достигает 4% и не изменяет-
ся при последующем охлаждении до комнатной 
температуры. 

Одновременное увеличение объемной до-
ли остаточной b-фазы и появление αʹʹ-фа-
зы в титановых сплавах Ti–6Al–4V и Ti–5Al–
3Mo–V в процессе нагрева связаны с развитием 
αʹ→α+β+αʹʹ-превращения. Распад αʹ-фазы пред-
положительно происходит в областях, в кото-
рых содержание β-стабилизирующих элементов 
(ванадия и молибдена) превышает величину их 
предельной растворимости в ГПУ-решетке ти-
тана. Стоит отметить, что в титановом сплаве 
Ti–5Al–3Mo–V распад αʹ-фазы происходит при 
меньших температурах, чем в титановом сплаве 
Ti–6Al–4V, что связано с наличием Mo в сплаве 
Ti–5Al–3Mo–V, который является более эффек-
тивным β-стабилизатором [20].

Появление пиков оксидов титана при темпе-
ратурах выше 1000°С свидетельствует о наличии 
кислорода в вакуумной камере в процессе нагре-
ва. Очевидно, что используемая вакуумная на-
гревательная камера не позволяет предотвратить 
окисление титановых сплавов при температурах 
выше 1000°С. Наличие кислорода, являющего-
ся a-стабилизатором в титане, приводит как к 
уменьшению объемной доли остаточной β-фазы 

и αʹʹ-фазы в 3D-напечатанных образцах Ti–6Al–
4V и Ti–5Al–3Mo–V, так и к подавлению поли-
морфного a→b-превращения, температура кото-
рого для сплавов Ti–6Al–4V и Ti–5Al–3Mo–V 
составляет ~990 и ~930°С соответственно. От-
сутствие полиморфного превращения при вы-
сокотемпературных синхротронных исследова-
ниях прокатанных образцов титановых сплавов 
Ti–6Al–4V и Ti–6Al–2Sn–4Zr–2Mo–0.08Si, 
связанное с наличием кислорода, наблюдали ра-
нее в работе [12]. 

При повышении температуры количество 
кислорода в исследованных сплавах Ti–6Al–4V 
и Ti–5Al–3Mo–V непрерывно возрастает. По-
следнее подтверждается как увеличением объ-
емной доли фаз оксидов титана (рис. 3), так и 
зависимостью отношения c/a фазы α/αʹ от тем-
пературы (рис. 4). Как видно из рисунка 4, при 
нагреве образцов Ti–6Al–4V и Ti–5Al–3Mo–V 
выше 700°С начинается резкий рост отноше-
ния c/a, связанный с тем, что наличие кислоро-
да приводит к более сильному росту параметра 
c по сравнению с параметром a фазы a-Ti [12]. 
Именно наличие кислорода в образцах Ti–6Al–
4V и Ti–5Al–3Mo–V является причиной того, 
что при их последующем охлаждении параметры 
кристаллической решетки α/αʹ-фазы оказыва-
ются больше, чем были до нагрева. Можно по-
лагать, что при температуре 700°С начинается 
насыщение исследованных титановых сплавов 
кислородом, а при 1000°С на их поверхности 
образуется сплошная оксидная пленка, выявля-
емая методом рентгеновской дифракции. Необ-
ходимо отметить, что при последующем меха-
ническом удалении оксидной пленки, имеющей 
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Рис. 3. Графики изменения объемных долей вторых фаз в 3D-напечатанных образцах Ti–6Al–4V (а) и Ti–5Al–3Mo–V (б) 
в процессе нагрева до 1100°С и при последующем охлаждении.
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характерный желтый цвет, дифракционные пи-
ки, соответствующие фазам TiO2 (101) и Ti3O5 
(040), исчезают. 

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Выполнен сравнительный анализ микро-
структуры и фазового состава образцов тита-
новых сплавов Ti–6Al–4V и Ti–5Al–3Mo–V, 
полученных методом проволочной электрон-
но-лучевой аддитивной технологии. Показано, 
что микроструктура образцов Ti–6Al–4V и Ti–
5Al–3Mo–V состоит из столбчатых первичных 
β-зерен, поперечные размеры которых варьиру-
ются в пределах от 1 до 2 мм. Внутри первичных 
β-зерен наблюдаются мартенситная αʹ-фаза, при 
этом в образцах Ti–6Al–4V пластины α/αʹ-фа-
зы толщиной 0.6 мкм сгруппированы в пакеты, 
в то время как в образцах Ti–5Al–3Mo–V фор-
мируется более тонкая игольчатая мартенситная 
структура αʹ-фазы. Показано, что характерной 
особенностью микроструктуры 3D-напечатан-
ных титановых сплавов является наличие об-
ластей α'-фазы с повышенным содержанием 
β-стабилизирующих элементов и областей оста-
точной β-фазы с пониженным содержанием 
β-стабилизаторов.

Высокотемпературные in situ рентгеновские 
исследования показали, что при нагреве 3D-на-
печатанных образцов Ti–6Al–4V и Ti–5Al–
3Mo–V имеет место распад мартенситной αʹ-фа-
зы, сопровождающийся увеличением объемной 
доли остаточной β-фазы и образованием орто-
ромбической αʹʹ-фазы. Температура начала раз-
вития αʹ→α+β+αʹʹ-превращения в образцах Ti–

6Al–4V и Ti–5Al–3Mo–V составляет 600 и 400°С 
соответственно. Объемная доля αʹʹ-фазы при 
температуре 1000°С в образцах Ti–6Al–4V и Ti–
5Al–3Mo–V достигает 14 и 10% соответственно. 

Наличие кислорода в вакуумной камере об-
условливает интенсивный рост отношения c/a-
фазы α/αʹ при нагреве выше 700°С, снижение 
содержания β- и αʹʹ-фаз при температурах вы-
ше 900°С, а также подавление полиморфного 
α→β-превращения в 3D-напечатанных титано-
вых сплавах Ti–6Al–4V и Ti–5Al–3Mo–V.

Работа выполнена в рамках государствен-
ного задания ИФПМ СО РАН, тема номер 
FWRW-2021-0010. Исследования выполнены с 
использованием оборудования ЦКП “Нанотех” 
ИФПМ СО РАН. В работе использовано обо-
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Рис. 4. График изменения отношения c/a кристаллической 
решетки α/αʹ-фазы в 3D-напечатанных образцах Ti–6Al–
4V (1) и Ti–5Al–3Mo–V (2) в процессе нагрева до 1100°С и 
при последующем охлаждении.
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THE HIGH-TEMPERATURE IN SITU SYNCHROTRON STUDY  
OF STRUCTURAL-PHASE TRANSFORMATIONS IN 3D-PRINTED  
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An wire-feed electron beam additive manufactoring has been used to obtain the samples of Ti‒6Al–4V and 
Ti–5Al–3Mo–V titanium alloys. Optical, scanning, and transmission electron microscopies have been 
used to show that the microstructure of the 3D printed samples of Ti–6Al–4V and Ti–5Al–3Mo–V alloys 
consists of columnar primary grains of the β-phase, within which martensitic αʹ plates are formed. The 
high-temperature synchrotron X-ray diffraction technique was used to show the evolution of αʹ → α + β +αʹʹ 
transformations in Ti–Al–V and Ti–Al–Mo-V titanium alloys, which causes an increase in the content 
of residual β-phase and the formation of orthorhombic αʹʹ-phase. The decomposition of the αʹ-phase in 
Ti–6Al–4V and Ti–5Al–3Mo–V samples started at temperatures of 600 and 400°C respectively. Intensive 
oxidation of titanium alloys in a the high-temperature chamber at temperatures above 900°C resulted in a 
decrease in the volume fraction of β- and αʹʹ-phases, as well as inhibition of polymorphic α→β transforma-
tion.
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На основе термодинамического подхода для двойных сплавов замещения в одномерном случае 
рассчитаны параметры диффузной межфазной границы и распределения состава внутри нее. По-
казано, что в модели квазирегулярного раствора оценка равновесных пределов растворимости 
совпадает с результатами построения Гиббса и подхода Кана–Хилларда. Установлено, что ширина 
межфазной границы слабо зависит от выбора используемых приближений. Сильная зависимость 
от них характерна для равновесных пределов растворимости. Также продемонстрировано, что 
отход от модели квазирегулярного раствора приводит к нарушению правила равных площадей 
Максвелла. Показано, что параметры, характеризующие форму кривой распределения состава 
внутри межфазной границы, имеют качественно различное поведение для модели квазирегуляр-
ного раствора и при расчете в общем случае.

Ключевые слова: сплавы замещения, твердые растворы, термодинамика неоднородных систем, меж-
фазная граница
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ВВЕДЕНИЕ

Для определения параметров, характеризу-
ющих равновесное состояние двойных сплавов 
замещения, обычно используют подход Гиббса 
[1–3]. В его рамках могут быть определены поло-
жения бинодали и спинодали, и поэтому подход 
Гиббса используется при построении равновес-
ных фазовых диаграмм [4–7]. Более детальное 
описание двойных сплавов замещения дают мо-
дели, предложенные Каном и Хиллардом [8–10] 
и независимо от них Хартом [11]. Они позволя-
ют провести расчет поверхностного натяжения, 
ширины межфазной границы и описать распре-
деления состава поперек межфазной границы 
твёрдого раствора. Уравнения нелинейной диф-
фузии типа уравнений Кана и Хилларда были 
использованы недавно для описания спинодаль-
ного распада сплава с сильной концентрацион-
ной зависимостью коэффициента взаимной 
диффузии [12]. В данной работе мы ограничива-
емся термодинамическим описанием сплавов и 
поэтому исключаем из обзора как работы, опи-

рающиеся на статистические подходы, так и ра-
боты, использующие методы молекулярной ди-
намики.

Модель Кана и Хилларда позволяет опре-
делить как положение бинодали, так и другие 
параметры межфазной границы: поверхност-
ное натяжение, ее толщину и форму. Однако в 
рамках этой модели возникает проблема зам-
кнутости, связанная с неопределенностью зави-
симости от концентрации компонентов коэф-
фициента при градиентном вкладе в плотность 
свободной энергии. Эта проблема решается в 
предложенном нами ранее подходе [13], который 
для полноты картины приведем здесь в несколь-
ко переформулированном виде. Вслед за Каном 
и Хиллардом мы расширяем число аргументов 
плотности свободной энергии. Но, в отличие от 
их подхода, в качестве дополнительных незави-
симых аргументов выберем не набор градиентов 
концентрации, а средневзвешенную концен-
трацию, которую обозначим как Фc. Таким об-
разом, мы полагаем, что двумя независимыми 
аргументами плотности свободной энергии яв-
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ляются локальная концентрация и средневзве-
шенная концентрация f f c c= ( ),Ф  одного из 
компонент двойного сплава. Средневзвешен-
ную концентрацию определим как функционал 
от локальной концентрации. В отсутствие вы-
деленного направления в одномерном случае (у 
Харта этому соответствует приближение пло-
ской границы) для средневзвешенной концен-
трации примем:

 Фc c x x x dx c
d c

dx
= ( ) −( ) ≈ +′ ′ ′

−∞

+∞

∫ ɶδ Λ2
2

2
.   (1)

Здесь ядро функционала ɶδ – нормирован-
ная на единицу быстро убывающая функция. 
Концентрационные возмущения на трех ме-
жатомных расстояниях в трехмерной решет-
ке убывают на порядок, что приводит к оценке 
R ~ 3a, где a – межатомное расстояние, R – ра-
диус убывания ядра функционала (1) и Λ ~ R. 
Правая часть выражения (1) получена разло-
жением подынтегральной функции по радиусу 
ядра. Вводя этот дополнительный аргумент, мы 
учитываем нелокальный характер зависимости 
плотности свободной энергии от состава. С этой 
нелокальностью связаны корреляционные эф-
фекты в распределении частиц и, как следствие, 
возможность распада твердого раствора на фазы 
при определенных условиях. В состоянии хими-
ческого равновесия неидеального однородного 
раствора (гомогенная фаза) его химический по-
тенциал одинаков во всех точках:

µ µ µс с сid xs( ) = ( ) + ( ) = const.

Здесь μ = μA − μB – величина, равная разности 
химических потенциалов компонентов, c ≡ CA и 
1 − c ≡ CB, CA,B – числовые концентрации ком-
понентов. Концентрацию вакансий мы пола-
гаем пренебрежимо малой. Для удобства будем 
рассматривать μ как “химический потенциал 
бинарного сплава”. Он разбит на две части: μid – 
химический потенциал идеального раствора, 
связанный с конфигурационной энтропией, и 
μxs – избыточный химический потенциал, учи-
тывающий эффекты неидеальности, возника-
ющие из-за взаимодействия частиц. Обобщим 
условие химического равновесия на случай не-
однородного твердого раствора, полагая:

 µ µ µid xs cс( ) + ( ) = =Ф constL .  (2)

Мы исключаем зависимость μid от Фс, по-
скольку в отсутствие взаимодействия частиц, 
т.е. в идеальном растворе распад на фазы не-
возможен. Для простоты мы не учитываем воз-
можность прямой зависимости μxs от локальной 
концентрации. Принятие выражения (2) обе-
спечивает правильную связь вида получаемых 

уравнений с моделями регулярного и квазирегу-
лярного растворов.

В работе Кана [9] подчеркнута важная осо-
бенность его подхода. Она заключается в том, 
что используемые им и Хиллардом величины, 
в частности величины, имеющие размерность 
химического потенциала, относятся к трем ти-
пам: а) величины, характеризующие однород-
ный раствор, б) величины, связанные с гради-
ентным вкладом в плотность свободной энергии 
и в) величина, играющая роль неопределенного 
множителя Лагранжа, которая возникает в свя-
зи с учетом постоянства состава (у нас это μL). 
Для обозначения величин первого типа Кан ис-
пользует нижний индекс. В нашем подходе нет 
необходимости введения специального нижне-
го индекса. У нас величины, характеризующие 
однородный раствор, возникают автоматически 
при использовании правой части выражения (1) 
и последующего разложения соответствующей 
величины по малой добавке ~Λ2. Например:

µ µ µ
µ

xs c xs xs
xsc

d c

dx
c

d

dc

d c

dx
Ф( ) = +









 ≈ ( ) +Λ Λ2

2

2

2
2

2
.

Действительно, с учетом этого соотношения 
выражение (2) можно записать в виде:

µ
µ

µc
d

dc

d c

dx

xs( ) + =Λ2
2

2 L .

В последнем выражении, как и у Кана, фигу-
рируют три величины размерности химического 
потенциала: μ(c) – химический потенциал од-

нородного раствора, Λ2
2

2

d

dc

d c

dx

xsµ
 – градиентная 

часть химического потенциала и постоянная μL. 
Появление μL, как неопределенного множителя 
Лагранжа, связано с процедурой минимизации 
полной свободной энергии системы при усло-
вии постоянства ее состава. Отметим, что μ(c) 
и его слагаемые µid с( ) и µxs с( ) связаны с плот-
ностью свободной энергии твердого раство-
ра обычными соотношениями µ c df c dc( ) = ( ) / , 
µid idс df c dc( ) = ( ) /  и µxs xsс df c dc( ) = ( ) / . Из при-
веденного выше разложения µxs cФ( )  ясно, что 
зависимость этой величины от ее аргумента, по-
вторяет зависимость µxs с( )  от концентрации и, 
следовательно, однозначно определена видом 
концентрационной зависимости плотности сво-
бодной энергии однородного твердого раствора. 
В рамках данной работы примем для последней:

 f c f c f cid xs( ) = ( ) + ( ),  (3)

где 

 f c RT c c fid ( ) = + −( ) −( )  +clnc ln1 1 0,  (4)
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 f c c c cE c Exs A B( ) = −( ) + −( ) 1 1  . (5)

Вклад f cid ( ) связан с конфигурационной эн-
тропией, характеризующей идеальный твердый 
раствор. f0 – величина, не зависящая от соста-
ва сплава. В рамках настоящей работы эта вели-
чина принимается равной нулю. Выражение (5) 
имеет достаточно общий характер, позволяю-
щий моделировать все варианты, приведённые 
в работах [4–7]. Конкретный вид концентраци-
онной зависимости f cxs ( ) определяется выбором 
постоянных EA B, . 

При определенных значениях постоянных 
EA B,  и температуры график зависимости f c( ) 
имеет два минимума и один максимум. Это по-
зволяет выполнить построение Гиббса для опре-
деления равновесных пределов растворимости 
двухфазного твердого раствора. Оно сводится к 
построению графика f c( ) и прямой Y c c Ee( ) = +µ ,  
касающейся его в двух точках. Точкам касания 
соответствуют значения концентраций c1 2, , при-
нимаемые за равновесные пределы растворимо-
сти компонентов в гомогенных фазах.

Кан и Хиллард в своих построениях вводят 
допущение, что аргументами удельной свобод-
ной энергии являются не только локальные зна-
чения концентраций, но и производные от них 
по координатам. Далее, исходя из требования 
минимума поверхностного натяжения в равно-
весии, строится уравнение Эйлера–Лагранжа, 
решением которого является распределение со-
става по нормали к межфазной границе. В одно-
мерном случае это уравнение можно записать в 
виде:

 K
dc

dx
f c E c







+ ( ) = +
2

µL  . (6)

Здесь величина K  – параметр теории, кото-
рый в общем случае зависит от концентрации, 
E  и µL – постоянные, значения которых требу-
ется определить из условий, обеспечивающих 
существование решения. Для регулярного двух-
компонентного раствора Кан и Хиллард рас-
сматривают K  как отрицательную постоянную 
величину и выражают ее через параметры межа-
томного взаимодействия [10]. 

Уравнение (6) имеет вид уравнения нелиней-
ных колебаний материальной точки. Концентра-
ция играет роль пространственной координаты, 
а пространственная координата играет роль вре-
мени. При отрицательных значениях величины 
K  условие существования нетривиальных ре-
шений уравнения (6) имеет вид E c f c+ ≤ ( )µL . 
Равенству в этом выражении соответствует ка-
сание прямой Y c c Ee( ) = +µ  и графика кривой 
f c( ) в двух точках. В точках касания выполня-
ется условие dc dx/ ,( ) = 0  при этом c c→ 1 2,  при 

x → ±∞. Асимптотическое приближение кон-
центрации c к значениям c1 2, �  означает, что эти 
величины следует рассматривать как равновес-
ные пределы растворимости. Таким образом, 
подход Кана и Хилларда согласуется с построе-
нием Гиббса. В рамках подхода Кана–Хилларда 
не ставится проблема согласования вида f c( ) и 
характера зависимости коэффициента K  от кон-
центрации. Для регулярного раствора они пола-
гают K = const, но не обсуждают его связь с энер-
гией смешения E EA B= .

Данная непоследовательность устранена в 
нашем подходе [13]. В нем мы ограничиваемся 
введением единственного параметра, характе-
ризующего атомную структуру – Λ, что позволя-
ет в замкнутой форме, оставаясь в рамках тер-
модинамики, описать свойства двойных сплавов 
замещения через задание концентрационной 
зависимости плотности их свободной энергии в 
однородном состоянии.

ОСНОВНЫЕ РАСЧЕТНЫЕ ФОРМУЛЫ

Используя правую часть выражения (1) и по-
следующее разложение µxs cФ( )  по Λ2 2 2d c dx/( ), 
получаем уравнение Λ2 2 2d c dc d c dxxsµ µ( )( )( ) +/ /

2 2 c cid xsµ µ µ µ( )( ) + ( ) + ( ) =/ / L . Поделив его на d c dcxsµ ( )( )/ ,  

умножив на dc dx/( ) и проинтегрировав по коор-
динате, в предположении, что параметр Λ не за-
висит от состава, приходим к уравнению:

 

Λ2 2

2

dc

dx
U c W

U c
c c

d c

dc

c
id xs

xs







+ ( ) =

( ) =
( ) + ( ) −

( )
′ ′

′∫

,

µ µ µ
µ

L
ddc′,

  (7)

где введена потенциальная функция U c( ), �W  – 
аналог энергии E  с точностью до множителя. Для 

регулярного раствора E EA B=  и 
d c

dc
E

xs
A

µ ( )
= −2 , и 

уравнение (7) приводится к виду:

 
E

dc

dx
RT c c c c

E c c c E W

A

A A

Λ2
2

1 1

1 2







− + −( ) −( )  −

− −( ) + −

ln ln

µL == 0.

  (8)

Это уравнение повторяет результат Кана–
Хилларда (6) с двумя уточнениями: 1) как и 
должно быть для модели регулярного раствора, 
коэффициент при производной – постоянная 
величина, выраженная через энергию смешения 
EA, и 2) плотность свободной энергии имеет тот 
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вид, который она должна иметь для регулярного 
раствора.

Полное совпадение вида уравнения (7) с ва-
риантом Кана и Хилларда (6) возникает для слу-
чая, который мы назовем “моделью квазирегу-
лярного раствора”. Этой модели соответствует 
замена в знаменателе подынтегрального выра-

жения для U c( ) величины 
d c

dc
xsµ ( )

 на ее среднее 
d

dc
xsµ

 по интервалу концентраций c c1 2,( ). Тогда 
для распределения состава вместо (7) получаем 
уравнение:

  
Λ2 2

2

d

dc

dc

dx
f c

d

dc
W cxs xsµ µ

µ





+ ( ) = + L ,  (9) 

совпадающее с уравнением Кана и Хилларда (6) 
с точностью до обозначений. Отличие заключа-
ется в том, что установлена связь коэффициента 
при квадрате производной с видом f c( ) и един-
ственным микроскопическим параметром те-
ории Λ. Как и уравнение (6), это соотношение 
согласуется с подходом Гиббса к определению 
равновесных пределов растворимости. 

Предложенный в [13] подход был использо-
ван нами для описания механизма распада диф-
фузной межфазной границы под воздействием 

потока вакансий и интерпретации эксперимен-
тальных данных [14–16], полученных при ме-
ханосплавлении порошков чистых металлов. 
Также на его основе было проведено сравнение 
равновесных пределов растворимости и параме-
тров межфазной границы, рассчитанных в моде-
ли квазирегулярного раствора и в произвольной 
термодинамической модели [17, 18]. В настоя-
щей работе подход [13] использован для постро-
ения распределения состава по глубине межфаз-
ной границы двойных сплавов замещения.

При определенных значениях постоянных 
EA B,  и температуры график потенциальной 
функции U c( ) имеет три экстремума – два мак-
симума и один минимум. В этом случае могут ре-
ализоваться три возможных типа решений урав-
нения (7). Характер решения зависит от выбора 
значений постоянных µL и W . 

Возможный вид решений уравнения такого 
типа рассмотрел Хачатурян при анализе кон-
центрационных волн в сплавах [19]. Его анализ 
повторен при описании механизма распада диф-
фузной межфазной границы [13] и расчете пара-
метров бинодали [17]. 

Могут существовать: 1) периодические про-
странственные волны – при значениях µL и W ,  
когда прямая W = const пересекает график U c( ) 
в двух точках, 2) решения в форме уединенного 
солитона – при касании прямой W = const гра-
фика U c( ) в точке максимума и пересечении ей 
графика U c( ) в другой точке и 3) решение в виде 
сглаженной ступени – при µ µL = e, когда в точках 
максимумов потенциальной функции выпол-
нено условие U c U ce e1 2, ,µ µ( ) = ( )  и при W Ue= ,  
когда прямая W = const касается графика U c( ) в 
точках максимумов. 

Нас интересует только последний тип реше-
ний, поскольку именно ему соответствует на-
личие межфазной границы. Вид потенциальной 
функции и отвечающее ему распределение со-
става для этого случая схематически показаны 
на рис. 1.

Значения концентраций в точках касания  
c1 2,  – это значения равновесных пределов рас-
творимости, cinf  – значение концентрации в точ-
ке перегиба профиля c x( ), которой соответству-
ет минимум потенциальной функции U c( ).

Из равенства U c U ce e1 2, ,µ µ( ) = ( ) и вида по-
тенциальной функции (7) нетрудно получить 
значение µL, соответствующее равновесию двух 
фаз в бесконечном в обе стороны от границы об-
разце:

 µ
µ µ

µ µe
c

c
id xs

xs c

c

xs

c c

d c

dc

dc
d c

dc

dc=
( ) + ( )

( ) ( )∫ ∫
1

2

1

2 1
/  . (10)

Ue

c10

x

cinf c2 1 c

U(c; μ )e

U

Рис. 1. Вверху график потенциальной функции U c( ) для рав-
новесного распределения состава µ µL =( ) ( ) = ( )e U c U c, ,� 1 2  
внизу распределение состава по нормали к межфазной гра-
нице c x( ).
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Точки экстремумов потенциальной функции 

U c( ) определены условием 
dU

dc
= 0, поэтому зна-

чения c1 2,  и cinf  должны удовлетворять уравнению: 

 µ µ µid xs ec c( ) + ( ) = .  (11)

Уравнения (10) и (11) позволяют определить 
c1 2, , cifl  и µe.

Принимая модель квазирегулярного раствора 
d c dc d c dcxs xsµ µ( )( ) → 〈 ( ) 〉/ / ,  находим:

 µe
G

G G

G G

f c f c

c c
=

( ) − ( )
−

2 1

2 1

 .  (12)

Верхний индекс G указывает на то, что имен-
но в случае квазирегулярного раствора выпол-
няется построение Гиббса для определения рав-
новесных пределов растворимости. Отметим, 
что соотношение (12) – это запись правила рав-
ных площадей Максвелла, для бинарного твер-
дого раствора. Оно выражено как разность сво-
бодных энергий гомогенных фаз, отнесенная к 
разности значений равновесных концентраций 
в фазах сплава, то есть, как “удельная” свобод-
ная энергия. Теперь соотношение (10), можно 
интерпретировать как средневзвешенную 
“удельную” свободную энергию, вычисленную с 
весом d dcxsµ /( )−1. 

Отклонение от правила равных площадей 
Максвелла и отклонение равновесных пределов 
растворимости от их значений по Гиббсу оказы-
ваются тесно связанными между собой. Эти от-
клонения удобно охарактеризовать величиной:

 ∆µ µ µ= −e e
G .  (13)

Форму распределения состава (рис. 2) можно 
охарактеризовать двумя параметрами: шириной 
межфазной границы H  и степенью асимметрии 
As. 

Для регулярного раствора вид кривой U c( ) 
симметричен относительно c = 0 5. , а у соот-
ветствующей кривой c x( ) точка перегиба – это 
точка инверсии графика. В результате, для него 
площадь между кривой c x( ) и прямой c2 до точ-
ки перегиба равна площади между кривой c x( ) и 
прямой c1 после точки перегиба. Соответствен-
но, равны и площади треугольников S S2 1= . В 
случае квазирегулярного раствора, и в общем 
случае форма межфазной границы деформиру-
ется. Для характеристики степени деформации 
можно использовать выражение:

 As
S S

S S
=

−
+

2 1

2 1

 ,  (14)

где S1 2,  – площади прямоугольных треугольни-
ков, образуемых касательной в точке переги-
ба и прямыми, параллельными осям координат 
(рис. 2). Площади треугольников S1 2,  вычисля-

ются по значениям c inf1 2, ,  и наклону касательной 
к графику кривой c x( ) в точке перегиба. 

В качестве второй характеристики формы 
межфазной границы используем ее ширину, 
оцениваемую параметром H  (см. рис. 2), кото-
рый определяется наклоном касательной в точке 
перегиба профиля концентрации. Это приведет 
к некоторому отличию результатов от значений 
ширины межфазной границы, рассчитанных в 
работе [18], где наклон касательной к графику 
c x( ) оценивался не в точке перегиба графика, а в 
точке с концентрацией, равной 0 5 2 1. c c+( ). Гра-
диент dc dx/  в точке перегиба задает величину 
тангенса угла между касательной к графику c x( ) 
и осью Ox. Его можно найти из выражений (7). 
Для обратной величины получаем:

 
dx

dc

c c

d c

dc

dc
c

c

c
e id xs

xsinf

inf
=

− ( ) − ( )
( )



















∫

−

Λ

2 1

µ µ µ
µ

11 2/

.   (15)

При выводе этого выражения учтено, что 
равновесное распределение состава реализу-
ется когда прямая W = const касается графика 
U c( ) в точках двух максимумов и, следовательно, 
W U c U c= ( ) = ( )2 1 . Для ширины межфазной гра-
ницы получаем:

 H c c
c c

d c

dc

dc
c

c
e id xs

xs

= −( ) − ( ) − ( )
( )



















∫

−

Λ

2
2 1

1

inf µ µ µ
µ

11 2/

.  (16)

Для регулярного раствора c c2 1 1+ = , cinf = 0 5.  
и As = 0. Выражение (14) может применяться для 
описания степени деформации профиля распре-
деления состава как в общем случае, так и для 
модели квазирегулярного раствора.

ЗАВИСИМОСТЬ ПАРАМЕТРОВ 
МЕЖФАЗНОЙ ГРАНИЦЫ ОТ EA/EB

В качестве основы для анализа влияния па-
раметров концентрационной зависимости объ-

c

c
2

cinf

c
1

e d

S
2

a

S
1

b c

x

H

Рис. 2. Распределение состава по нормали к межфазной 
границе.
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емной плотности свободной энергии возьмем 
сплав Fe–Cu с ГЦК-решеткой. Коэффициенты 
концентрационной зависимости для этого спла-
ва EA = 54 124 Дж моль/  и EB = 42 288 Дж моль/  
приведены в работе [5]. 

Нашей задачей является изучение зависи-
мости параметров межфазной границы от ва-
риации коэффициентов эффективной энер-
гии смешения EA B, . Изменение их величины 
приводит к вариации интервала значений 
d dc E E E E cxs A B A Bµ / = − − −( ) 2 2 3  и откло-
нению поведения сплава от модели квазирегу-
лярного раствора. При E EA B=  d dc Exs Aµ / = −2 , 
что соответствует модели регулярного раствора. 
При увеличении разницы между EA и EB  сплав 
отклоняется от модели регулярного раствора и 
одновременно растет различие значений пара-
метров межфазной границы, рассчитанных в 
рамках модели квазирегулярного раствора (9) и 
в общем случае согласно уравнению (7). 

При варьировании величин EA и EB  необ-
ходимо учитывать, что при определенном со-
отношении их значений производная d dcxsµ /  
обращается в ноль, что не позволяет исполь-
зовать выражение для потенциальной функ-
ции (7). Мы ограничимся интервалами значе-
ний EA и EB, для которых d dcxsµ /  не меняет 
знак во всем диапазоне концентраций. Будем 
рассматривать два варианта: а) зафиксируем 
величину EA = 54 124 Дж моль/  и проварьиру-
ем значение второго коэффициента EB  в пре-
делах от 27 062 Дж моль/  до 54 124 Дж моль/  с 
шагом 1804 Дж моль/  и б) зафиксируем вели-
чину EB = 27 062 Дж моль/  и проварьируем зна-
чение второго коэффициента EA в пределах 
от 27 062 Дж моль/  до 54 124 Дж моль/  с шагом 
1804 Дж моль/ .  В первом случае максимальному 

значению параметра EB = 54 124 Дж моль/  соот-
ветствует модель регулярного раствора, а при 
его минимальном значении 27 062 Дж моль/  обе-
спечивается максимальное отличие параметров 
межфазной границы при расчете на основе мо-
дели квазирегулярного раствора от их величин 
при расчете на основе уравнения (7). Во вто-
ром случае минимальному значению параме-
тра EA = 27 062 Дж моль/  соответствует модель 
регулярного раствора, а при его наибольшем 
значении 54 124 Дж моль/  свойства сплава мак-
симально отличаются при расчете для модели 
квазирегулярного раствора от расчета на основе 
уравнения (7).

На рис. 3 приведена зависимость разности 
равновесных значений величин химических по-
тенциалов �∆µ µ µ= −e e

G, рассчитанных для обще-
го случая (2) – µe и в модели квазирегулярного 
раствора – µe

G ,  от отношения E EB A/ .
На рис. 4–7 приведены зависимости от от-

ношения EA/EB величин, характеризующих 
межфазную границу при постоянном значении 
ЕА=54 124 Дж/моль, рассчитанные в модели ква-
зирегулярного раствора и согласно общему под-
ходу, опирающемуся на уравнения (7). На всех 
рисунках кривые a рассчитаны в модели квази-
регулярного раствора (9), кривые b – для общего 
случая, описываемого уравнением (7). 

В табл. 1 приведены зависимости тех же ве-
личин, что и на рис. 3–7, от отношения EA /EB, 
но при фиксированном EB=27 063  Дж/моль и  
варьируемой величине EA.

ОБСУЖДЕНИЕ РЕЗУЛЬТАТОВ

Из приведенной на рис. 3 зависимости сле-
дует, что при EA = const изменение отношения 
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Рис. 3. Зависимость разности ∆µ µ µ= −e e
G равновесных 

значений химических потенциалов, рассчитанных для об-
щего случая (7) и в модели квазирегулярного раствора (9), от 
отношения EB /EA при постоянном ЕА=54 124 Дж/моль.
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Рис. 4. Зависимость равновесного предела растворимости 
компонента A от отношения EB /EA. Кривая a – расчет в мо-
дели квазирегулярного раствора (9), кривая b – расчет по 
уравнению (7).
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E EB A/  от единицы до двух приводит к монотон-
ному росту от нуля до 6000  Дж моль/  разности 
равновесных значений химических потенциалов
�∆µ µ µ= −e e

G , рассчитанных для общего случая 
(7) и в модели квазирегулярного раствора (9). 
При этом во всем интервале отношений E EB A/  
равновесный химический потенциал для общего 
случая более чем в два раза превышает его зна-
чение, рассчитанное в модели квазирегулярно-
го раствора. По-видимому, эта закономерность 
имеет общий характер, что следует из данных 
о зависимости ∆µ от отношения E EA B/  при 
EB = const, приведенных в табл. 1. Таким обра-
зом, использование модели квазирегулярного 
раствора приводит к занижению энергии обра-
зования межфазной границы.

Различие в энергетических характеристи-
ках между моделью квазирегулярного раствора 
(9) и расчетами в рамках общей модели урав-
нения (7) приводит к соответствующему откло-
нению физических характеристик межфазной 
границы. Так, из рис. 4 видно, что равновесный 
предел растворимости компонента A, получен-
ный с учетом зависимости от состава величины 
d dcxsµ / , приблизительно вдвое больше соответ-
ственного значения, определенного в модели 
квазирегулярного раствора. Такое же поведе-
ние наблюдается у равновесного предела рас-
творимости второго компонента, но диапазон 
его изменения значительно уже, и различие по-
лученных в разных моделях величин невелико. 
Аналогичный вывод относительно поведения 
равновесных пределов растворимости следует 
из данных табл. 1, полученных при EB = const. 
Напомним, значения пределов растворимости в 
модели квазирегулярного раствора совпадают с 
величинами, получаемыми в подходе Гиббса. 

Существенно меньшая зависимость от выбо-
ра модели наблюдается у параметра, характеризу-
ющего ширину межфазной границы: отношение 
ширины границы, рассчитанной в общем случае, 
к ее ширине в модели квазирегулярного раствора, 
не превышает 1.163 (см. рис. 6 и табл. 1). 

Качественное и количественное различие в 
описании межфазной границы возникает при 
вычислении положения точки перегиба профи-
ля c x( ) в зависимости от отношения E EA B/ ,  
опосредованно задающего величину разности 
химических потенциалов ∆µ µ µ= −e e

G . Для обе-
их моделей увеличение этой разности приводит к 
увеличению отклонения положения на оси кон-
центраций точки перегиба профиля c x( ) от ее 
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Рис. 5. Зависимость ширины межфазной границы H от от-
ношения EB /EA. Кривая a – расчет в модели квазирегуляр-
ного раствора (9), кривая b – расчет по уравнению (7).
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Рис. 7. Зависимость степени деформации межфазной гра-
ницы As от отношения EB / EA. Кривая a – расчет в модели 
квазирегулярного раствора (9), кривая b – расчет по урав-
нению (7).
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положения для регулярного раствора cinf
reg = 0 5. .  

При этом отклонение в модели квазирегулярно-
го раствора заключается в увеличении cinf , а при 
расчете в рамках общей модели наблюдается про-
тивоположный эффект – уменьшение значения 
cinf  (см. рис. 6 и таблицу 1). Еще более контраст-
но этот эффект зависимости искажения формы 
профиля c x( ) от выбора модели проявляется для 
параметра, характеризующего асимметрию рас-
пределения состава As. Этот параметр имеет раз-
ные знаки: в модели квазирегулярного раствора 
он отрицателен, а в общей модели положителен. 
Его величина при отклонении от модели регу-
лярного раствора в первом случае монотонно 
меняется от нуля до As = −0 254. , а во втором – от 
нуля до As = 0 334.  (см. рис. 7 и табл. 1).

ВЫВОДЫ
На основе предложенного ранее в работах  

[13, 17, 18] термодинамического подхода и модели 
квазирегулярного раствора показано следующее.

Смещение положения бинодали от ее поло-
жения, определенного в подходе Гиббса или со-
гласно модели квазирегулярного раствора, пря-
мо связано с отклонением от правила равных 
площадей Максвелла. При этом изменение рав-
новесных пределов растворимости могут быть 
одного с ними порядка. Применение модели Ка-
на–Хилларда и подхода Гиббса приводит к си-
стематическому занижению равновесных преде-
лов растворимости.

Оценки ширины межфазной границы на ба-
зе модели квазирегулярного раствора и на осно-
ве более общего подхода, учитывающего зави-
симость избыточного химического потенциала 
от состава, близки (их отношение не превосхо-
дит 1.17). При этом качественная зависимость 
ширины границы от параметров свободной 
энергии сплава одинакова для общей модели и 
модели квазирегулярного раствора.

Зависимости положения точки перегиба кри-
вой распределения состава внутри межфазной 
границы, а также степени ее асимметрии от па-
раметров свободной энергии качественно раз-
личны для модели квазирегулярного раствора 
и общей модели. На примере модельного спла-
ва получено, что для квазирегулярного раствора 
максимальная степень асимметрии доходит до 
–0.25, а в общей модели она имеет другой знак и 
величину до +0.33.

Качественный вид кривой распределения 
состава поперек межфазной границы в двой-
ном сплаве замещения может быть основой 
для экспериментального решения вопроса о 
выборе термодинамической модели при ис-
пользовании предложенного в данной работе 
подхода.

Работа выполнена в рамках государствен-
ного задания МИНОБРНАУКИ России (тема 
“Квант”, регистрационный №122021000038-7).

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

Таблица 1. Зависимость параметров, характеризующих межфазную границу, от отношения EA/EB при постоян-
ном значении EB=27 063 Дж/моль

EA/BE μe, Дж/моль μe−μe
G, Дж/моль c1

G c1 cinf
G cinf c2

G c2 HG, нм H, нм AS
G AS

1.00 0 0 0.051 0.051 0.500 0.500 0.949 0.949 3.992 3.992 0.000 0.000

1.07 700 400 0.052 0.056 0.507 0.489 0.962 0.964 3.867 3.872 −0.031 0.026

1.13 1400 800 0.053 0.061 0.512 0.479 0.972 0.975 3.742 3.779 −0.061 0.048

1.20 2200 1300 0.054 0.067 0.517 0.467 0.979 0.982 3.637 3.713 −0.088 0.074

1.27 3000 1800 0.055 0.074 0.521 0.456 0.984 0.987 3.544 3.666 −0.113 0.100

1.33 3800 2200 0.057 0.081 0.521 0.445 0.988 0.991 3.468 3.632 −0.130 0.125

1.40 4600 2700 0.058 0.089 0.525 0.436 0.991 0.994 3.395 3.609 −0.151 0.150

1.47 5300 3000 0.060 0.096 0.525 0.430 0.993 0.995 3.337 3.578 −0.165 0.168

1.53 6100 3500 0.061 0.105 0.528 0.421 0.995 0.997 3.284 3.571 −0.182 0.194

1.60 6800 3900 0.061 0.112 0.530 0.416 0.996 0.998 3.224 3.550 −0.198 0.213

1.67 7500 4200 0.063 0.119 0.530 0.411 0.997 0.998 3.183 3.534 −0.208 0.232

1.73 8200 4600 0.064 0.126 0.532 0.407 0.998 0.999 3.138 3.521 −0.220 0.252

1.80 8900 4900 0.066 0.133 0.532 0.402 0.998 0.999 3.105 3.512 −0.228 0.272

1.87 9600 5300 0.066 0.140 0.534 0.398 0.999 0.999 3.072 3.506 −0.239 0.293

1.93 10300 5600 0.068 0.147 0.533 0.394 0.999 0.999 3.039 3.503 −0.245 0.313

2.00 11000 6000 0.069 0.155 0.535 0.390 0.999 1.000 3.006 3.505 −0.254 0.334
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DISTRIBUTION OF COMPOSITION ACROSS  
THE INTERFACE IN BINARY ALLOYS
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For one-dimensional case of binary substitution alloys, the parameters of the diffuse interface and the 
distribution of the composition within it are calculated using the thermodynamic approach. It is shown that 
the estimate of the equilibrium solubility limits in the quasi-regular solution model coincides with the re-
sults of the Gibbs construction and the results obtained using the Cahn–Hilliard approach. It is found that 
the interface width weakly depends on the chosen approximation. A strong dependence on the employed 
approximation is characteristic of the equilibrium solubility limits. It is also demonstrated that approaches 
that are different from the quasi-regular solution model lead to a violation of Maxwell’s equal area rule. It 
is shown that the parameters determining the shape of the distribution curve of the composition along the 
interface have substantially different behavior within the quasi-regular solution model and in the case of 
regular calculations.
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Методами рентгеноструктурного анализа и трансмиссионной электронной микроскопии иссле-
дована структура литейной аустенитной Cr–Mn–C–N-стали при низких климатических и кри-
огенной температурах. Показано, что при охлаждении закаленной стали изменяются параметры 
кристаллической структуры. При охлаждении от 20°С до –90°С параметр решетки аустенита 
уменьшается, при этом концентрация дефектов упаковки (ДУ) не меняется. При более низких 
температурах параметр ГЦК-решетки стабилизируется при том, что концентрация ДУ резко воз-
растает. Обнаружены зависящие от температуры смещения атомов ГЦК-решетки из своих равно-
весных положений. В плотноупакованных плоскостях {111} смещения больше, чем в плоскостях 
{200} во всем температурном интервале. Изменения в параметрах кристаллической структуры 
отражают процесс релаксации внутренних напряжений. В температурном интервале от –105°С 
до 20°С сталь демонстрировала комплекс высоких прочностных свойств s0.2 до 800 МПа sв до 
1100 МПа при удовлетворительной пластичности 10% и вязком характере разрушения. При –196°С 
сталь разрушается хрупко.

Ключевые слова: аустенит, низкие температуры, микронапряжения, дефекты упаковки, низкотемпе-
ратурное растяжение, прочность, пластичность
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ВВЕДЕНИЕ

Безникелевые аустенитные стали, легирован-
ные азотом, в сравнении с хромоникелевыми, 
обладают более высокой прочностью, не уступа-
ют в коррозионной стойкости и имеют низкую 
стоимость [1, 2]. Они нашли применение в энер-
гетической промышленности [3, 4], корабле-
строении, железнодорожном хозяйстве, хими-
ческой промышленности [4], биомедицине [5]. 
Недостатками азотсодержащих сталей являются 
плохая обрабатываемость резанием, высокое со-
противление холодному деформированию, на-
личие вязкохрупкого перехода при отрицатель-
ных температурах.

Технологии аддитивного производства с ис-
пользованием проволоки или порошковых сме-
сей [6, 7], спекания порошков высокоазотистых 

сталей [8] частично решают проблему формоиз-
менения, но для массового производства эти тех-
нологии не пригодны, поскольку низкая стои-
мость сталей перекрывается высокой стоимостью 
оборудования, необходимого для изготовления 
деталей сложного профиля при ограниченной 
производительности. Вместе с тем исследования 
[9, 10] показывают, что легированные азотом ста-
ли демонстрируют хорошие литейные свойства, 
а литые изделия обладают высокими эксплуата-
ционными характеристиками.

Термообработка отливок включает гомоге-
низационный отжиг с последующей закалкой. 
От температуры закалки в значительной степе-
ни зависят структура и фазовый состав высоко-
азотистых сталей. С повышением температуры 
отжига от 1060°С [11] до 1240°С [10] устраняет-
ся дендритная структура, растворяются карби-

mailto:natnark@list.ru
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ды и нитриды, образовавшиеся при охлаждении 
отливок, формируется зеренная аустенитная 
структура [10]. Во избежание формирования 
двухфазной аустенитно-ферритной структу-
ры в безникелевых сталях, содержащих 20–23% 
Сr, помимо Mn и N в состав целесообразно до-
бавлять углерод. Литейные аустенитные  хро-
момарганцевые стали с высоким содержанием 
элементов внедрения (С + N) обладают более 
высокими прочностными свойствами в срав-
нении с Cr–Mn–N-сталями [12]. Присутствие 
в составе углерода упрощает металлургический 
процесс плавки. При этом исключается необхо-
димость продувки кислородом для образования 
СО2 и удаления углерода из расплавленной ста-
ли. Это, в свою очередь, уменьшает окисление 
марганца.

Представляет интерес исследование влияния 
низких температур на кристаллическую струк-
туру литой стали такого класса, механические 
свойства и характер разрушения стали с целью 
обоснования ее применения в системах хране-
ния и транспортировки сжиженного газа, а так-
же в инфраструктуре Арктического региона.

МАТЕРИАЛ И МЕТОДИКИ 
ЭКСПЕРИМЕНТОВ

 Химический состав исследованной Cr–Mn–
С–N-стали показан в табл. 1. Сталь была вы-
плавлена при атмосферном давлении в лабо-
раторной 50-ти килограммовой индукционной 
печи с хромомагнезитовой футеровкой. Снача-
ла сталь выливали в ковш, затем разливали в 5 
земляных форм. При этом происходило двой-
ное перемешивание жидкой стали. После удале-
ния прибыльной части с усадочной раковиной и 
включениями шлака слиток разрезали на плиты, 
размерами 50×200 мм и толщиной 12  мм. Тер-
мическая обработка с учетом опыта работ [9, 10] 
включала гомогенизационный отжиг при 1000°С 
в течение 3 ч, дополнительный нагрев до 1150°С 
для растворения вторичных фаз с выдержкой  
40 мин и закалку в воде.

Структуру выявляли травлением раствором 
кислот HCl и HNO3 в глицерине в соотношении 
2:1:3 и исследовали на сканирующем электрон-
ном микроскопе (СЭМ) Vega 3 SB (Tescan, Гре-
ция). На этом же приборе исследовали поверх-
ности разрушения образцов после механических 
испытаний.

Фазовый состав и микродеформации в стали 
исследовали методами рентгеновской дифракто-
метрии на приборе ДРОН-8Н (Bourevestnik JSC, 
Россия) в фильтрованном CuKa-излучении. 
Прибор оснащен системой быстрой регистра-
ции отраженной интенсивности в геометрии по 
Брэггу–Брентано. Дифрактометрические съем-
ки пластины из исследуемой стали толщиной 
0.15 мм и площадью 10 мм2 проводили в вакуум-
ной камере при температурах 20, –30, –60, –90, 
–120 и –190°С. Предварительно поверхность 
пластины шлифовали и полировали алмазными 
пастами. Завершали подготовку электролити-
ческой полировкой в растворе H3PO4 (430 мл) + 
CrO3 (50 г).

Параметр решетки определяли интерполи-
рованием функции Нельсона–Райли [13], по-
строенной по межплоскостным расстояниям 
для всех кристаллографических плоскостей, по-
падающих в угловой интервал съемки дифрак-
тограммы. Концентрацию дефектов упаковки 
(ДУ) определяли по углам 2Q, соответствующим 
положению дифракционных максимумов пло-
скостей (111) и (200) [14]. Смещения атомов из 
равновесных положений определяли для пло-
скостей (111) – (222) и (200) – (400), исходя из 
величин интегральных интенсивностей дифрак-
ционных максимумов [14, 15].

Тонкую структуру исследовали на электрон-
ном микроскопе JEM 2100 (JEOL, Япония). 
Фольги получали ионным утонением на установ-
ке JEDL Ion Slicer EM-09100 1S (JEOL, Япония).

Для механических испытаний вырезали пло-
ские образцы электроискровым способом. Дли-
на рабочей части образцов была 15 мм, а сечение 
2.5×1 мм. Свойства определяли по результатам 
испытаний 3-х образцов на одну точку. Меха-
нические испытания при растяжении проводи-
ли на испытательной машине INSTRON 5582 
(INSTRON, США) со скоростью деформирова-
ния 1.87×10−4 с−1 в интервале температур от –196 
до 20°С. Относительную деформацию определя-
ли как ε=100×Dl/l0, где Dl – удлинение образца, 
l0 – исходная длина рабочей части образца.

РЕЗУЛЬТАТЫ ЭКСПЕРИМЕНТОВ  
И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ

Структура стали

Закалка от 1150°С по данным [16] обеспечива-
ла полное растворение вторичных фаз. 

Таблица 1. Химический состав исследованной стали

Состав Cr Mn Si Ni C N P S Fe
Вес. % 24.4 16.4 1.1 0.18 0.57 0.7 0.002 0.017 Ост.
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Но, как видно из рис. 1, в нашем случае этого 
не произошло из-за более высокого суммарного 
содержания (С+N)°=°1.27%. Структура такого 
типа обеспечивает исследованной стали более 
высокую износостойкостью по сравнению со 
сталью Гадфильда [17].

На дифрактограммах дисперсные фазы не 
разрешаются, рис. 2а. Основу структуры пред-
ставляет аустенит. Изменение фазового состава 
при понижении температуры вплоть до −196°С 
не зарегистрировано.

Влияние низких температур на кристалличе-
скую структуру стали заключается в уменьшении 
параметра ГЦК-решетки и, следовательно, ее 
объема вследствие термического сжатия, рис. 2б. 
Кроме того, на снижение температуры решетка 
отреагировала разнонаправленным смещени-
ем дифракционных максимумов (111) и (222), а 
также (200) и (400). На рис. 2в видно, что с по-
нижением температуры увеличивается наклон 
штриховых линий, соединяющих величины па-
раметра решетки, соответствующие плоскостям 
(200) и (400). Такие смещения характерны для 
сталей, содержащих дефекты упаковки (ДУ). 
Таким образом, уменьшение параметра решет-
ки аустенита сопровождается увеличением кон-
центрации ДУ. Известно [18], что ДУ возникают 
в результате расщепления полных дислокаций 
при релаксации внутренних напряжений, при 
мартенситных превращениях, либо как след-
ствие воздействия внешних напряжений. Дис-

локационные реакции расщепления полных 
дислокаций в исследуемой стали активируют-
ся внутренними напряжениями, вызванными 
внедренными в ГЦК-решетку атомами азота и 
углерода. При снижении температуры объем ре-
шетки уменьшается, напряжения возрастают. 
Полученные экспериментальные данные со-
гласуются с результатами [19, 20], где показано, 
что с понижением температуры энергия дефекта 
упаковки (ЭДУ) в сталях, легированных азотом, 
снижается. А ЭДУ и вероятность образования 
ДУ связаны обратно пропорциональной зави-
симостью [21]. Образование ДУ при криогенной 
обработке стали Гадфильда, имеющей низкую 
ЭДУ, рассматривается как микропластическая 
деформация [22].

Другие данные, суммированные в моногра-
фии [23], свидетельствуют о том, что подобные 
искажения ГЦК-решетки возникают вследствие 
магнитного упорядочения при охлаждении ни-
же температуры Нееля (ТN). Оценка величи-
ны TN, рассчитанной для исследуемой стали из 
соотношения: TN°[К]°=°90–1.25Сr–2.75Ni–
5.5Mo–14.0Si+7.75Mn [24], дает TN°=°170.7К° 
(–102.3°С). С учетом различия между расчетны-
ми и экспериментальными результатами [25], а 
также того, что частично хром связан с углеро-
дом в карбидах, TN не выше –60°С. 

Таким образом, наблюдаемое на рис. 2в ис-
кажение ГЦК-решетки при температурах ниже 
−60°С может быть дополнительно усилено пере-
ходом аустенита из парамагнитного в антифер-
ромагнитное состояние.

ДУ шириной до 300 нм наблюдаются в струк-
туре стали после охлаждения в жидком азоте, 
рис. 3а, б. Дислокации распределены неравно-
мерно, образуют сетки и дислокационные стен-
ки, рис. 3в, г. Плотность дислокаций в областях 
их скопления составляет около 5×109 см−2. ДУ об-
разуются также в местах локализации напряже-
ний на межфазных границах, разделяющих кар-
биды и матрицу, рис. 3д, е. На электронограмме, 
рис. 3е, наряду с сетками рефлексов аустенита 
присутствует сетка рефлексов карбидов, иден-
тифицированных как Cr3С2. Этот карбид имеет 
орторомбическую решетку. Межплоскостные 
расстояния, определенные по электронограмме: 
d=1.33 Å, d=1.26 Å и d=0.75 Å, совпадают с та-
бличными данными ICDD файла (карта 3-935) 
[26] и соответствуют кристаллографическим 
плоскостям с индексами (212), (721) и (913). Со-
впадают также величины экспериментально 
измеренного и рассчитанного угла между на-
правлениями [212] и [721], равного 60.7 граду-
сов. Частицы нитридов Cr2N после закалки не 
наблюдались, что свидетельствует о переходе 

50 мкм

Рис. 1. Структура литой Cr–Mn–C–N-стали после отжига 
и закалки.
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атомов азота в твердый раствор. Аналогичные 
результаты были получены при исследовании 
Cr–Mn-стали c еще более высоким (0.83%) со-
держанием азота [27].

Для оценки величины и масштаба упругих 
микродеформаций, ответственных за формиро-
вание напряженного состояния, было проведено 
сравнение полуширин дифракционных макси-
мумов стали при комнатной температуре и после 
последовательного охлаждения до –190°С. Ока-
залось, что на упругие внутризеренные микро-
деформации, ответственные за формирование 
напряжений II рода, снижение температуры не 

повлияло. Однако проявились упругие смеще-
ния атомов из своих равновесных положений, 
ответственные за формирование микронапря-
жений III рода, рис. 4.

Смещения в плоскостях {111} при комнатной 
температуре составляют 1.54% от параметра ре-
шетки и снижаются до 1.29% при –190°С.

Смещения атомов в плоскостях {200} во всем 
температурном интервале меньше, чем в плот-
ноупакованных. По-видимому, это связано с 
преимущественным расположением атомов азо-
та в тетраэдрических порах, как обладающего 
меньшим радиусом атома по сравнению с угле-
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Рис. 2. Дифрактограммы Cr–Mn–C–N-стали, исследованной in situ при 20 и –190°С (а); температурные зависимо-
сти параметра решетки а и концентрации ДУ a (б); экстраполяционные зависимости параметров решетки аустенита 
сплошные линии (в). (Штриховые линии соединяют точки, соответствующие величинам параметра решетки для пло-
скостей (200) и (400)).
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родом. Характер температурных зависимостей 
смещений атомов из равновесных положений 
в плоскостях {111} и {200} различен. В плотноу-
пакованных плоскостях снижение температуры 
способствует уменьшению смещений, в то вре-
мя как в плоскостях {200} смещения возрастают. 
Частичная релаксация внутренних напряжений 
в плоскостях {111} является следствием образо-
вания при температурах ниже –90°С ДУ. В пло-
скостях типа {200} такой механизм отсутствует. 
Релаксационный процесс при образовании ДУ в 
плоскостях {111} лишь стабилизирует положения 
атомов в плоскостях {100}. Температура, соответ-
ствующая началу уменьшения смещений атомов, 
–90°С коррелирует с температурой, при которой 
наблюдается скачок концентрации ДУ, рис. 2б.

Механические свойства
Результаты испытаний стали на растяжение 

показаны рис. 5. Угол наклона упругого участ-
ка диаграмм растяжения к оси абсцисс при сни-
жении температуры испытаний увеличивается, 
рис. 5а, что свидетельствует об увеличении мо-
дуля упругости Е.

(а) (б) (в)

(г) (д) (е)

100 нм 1 мкм

Рис. 3. ТЭМ-изображение структуры после охлаждения до –196°С: ДУ (а) и соответствующая этому участку фольги элек-
тронограмма (б); сетка дислокаций (в) и соответствующая этому участку фольги электронограмма (г); карбиды Сr3C2 и ДУ 
(д): электронограмма (е) получена от участка, выделенного селекторной диафрагмой (обозначен кружком). Рефлексы ау-
стенита принадлежат оси зоны z=[552]g и оси зоны z=[332]g, рефлексы карбида Сr3C2 принадлежат оси зоны z=[5 12 11]Cr3C2.
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Рис. 4. Температурные зависимости смещений атомов в 
ГЦК-решетке в плоскостях (111) и (222), а также (200) и 
(400).
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Другой особенностью деформационного по-
ведения является отсутствие локализованной 
пластичности. Вне зависимости от температуры 
испытаний все образцы разрушались без обра-
зования шейки. А в ходе испытаний при −196°С 
разрушение произошло без пластической де-
формации, при напряжении, практически рав-
ном пределу текучести, рис. 5а–в.

Характер разрушения

Поверхности изломов образцов, испытан-
ных при растяжении в температурном интервале 
от 20°С до –105°С, состояли преимущественно 
из ямок, рис. 6а–в, в то время как образцы при 
–196°С разрушились хрупко, транскристаллит-
но, рис. 6г.

Среди причин изменения характера раз-
рушения при снижении температуры в ли-
тературе отмечают снижение подвижности 
дислокаций при низких температурах из-за вза-
имодействия скользящих дислокаций с раство-
ренными атомами азота [28], образование с уча-
стием азота областей с ближним порядком [29], 
“cоскальзывание” (slipping-off [30]) по актив-
ным плоскостям скольжения с высокой плотно-
стью дислокаций. Между тем установлено, что с 
увеличением концентрации внедренных атомов 
температура вязкохрупкого перехода повышает-
ся. В работе [31] нами было показано, что после 
интенсивной деформационной обработки, ак-
тивировавшей деформационное старение, по-
верхностный слой высокоазотистой стали, со-
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Рис. 5. Кривые s–ε Cr–Mn–C–N-стали, испытанной на растяжение при разных температурах (а); температурные зави-
симости предела прочности sв и предела текучести s0.2 (б) и относительной деформации ε (в).
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держащей 0.52% азота, при –196°С разрушается 
вязко. Выход атомов азота из позиций внедрения 
способствовал уменьшению внутренних напря-
жений. Мы полагаем, что искажения ГЦК-ре-
шетки с формированием в ней высоких внутрен-
них напряжений являются основным фактором, 
способствующим блокированию пластической 
деформации и хрупкому разрушению.

ВЫВОДЫ

Выполненное исследование кристаллической 
структуры и механических свойств Сr–Mn–C–
N-стали позволяет сделать следующие выводы:

1. В стали с высоким содержанием элементов, 
образующих твердый раствор внедрения (С+N), 
при снижении температуры от комнатной до 
−190°С происходят самосогласованные и взаи-
мосвязанные события, а именно немонотонное 
уменьшение параметра решетки аустенита и ее 
объема, увеличение концентрации ДУ.

2. Для стали характерны большие смещения 
атомов из равновесных положений, при охлаж-
дении имеющие тенденцию к снижению в плот-

ноупакованных плоскостях {111}. Температура, 
соответствующая началу уменьшения смещений 
атомов −90°С коррелирует с температурой, при 
которой происходит резкое увеличение концен-
трации ДУ. Дефектная структура, сформирован-
ная при низких температурах, отражает процесс 
частичной релаксации внутренних напряжений.

3. При температурах от 20 до −105°С сталь 
имеет удовлетворительную пластичность не 
ниже 10% и высокие прочностные свойства 
s0.2=600–800 МПа и sв=1000–1100 МПа при вяз-
ком характере разрушения. При испытаниях на 
растяжение при −196°С сталь разрушается по 
окончании стадии упругой деформации хрупко 
с нулевой пластичностью.

Рентгенографические и электронно-микро-
скопические исследования выполнены с ис-
пользованием оборудования ЦКП “Нанотех” 
ИФПМ СО РАН.

Работа выполнена в рамках государствен-
ного задания ИФПМ СО РАН, тема номер 
FWRW-2021-0009.

Авторы данной работы заявляют, что у них 
нет конфликта интересов. 
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Рис. 6. Поверхности разрушения образцов после испытаний на растяжение при температурах 20°C (a), 90°C (б), 105°C (в) 
и 196°C (г).
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INFLUENCE OF NEGATIVE TEMPERATURES ON CRYSTAL 
STRUCTURE, PROPERTIES, AND FRACTURE OF Cr–Mn–C–N STEEL

N. A. Narkevich1, *, Yu. P. Mironov1, and N. V. Badulin2

1Institute of Strength Physics and Materials Science SB RAS, Tomsk, 634055 Russia
2The National Research Tomsk Polytechnic University, Tomsk, 634050 Russia

*e-mail: natnark@list.ru

The structure of casting austenitic Cr–Mn–C–N steel at low enviromental and cryogenic temperatures has 
been investigated by means of X-ray diffraction analysis and transmission electron microscopy. The results 
demonstrate that the parameters of the crystal structure undergo a change during cooling of the quenched 
steel. During the cooling process from 20 to –90°C, the austenite lattice parameter undergoes a decrease, 
whereas the concentration of stacking faults remains unaltered. At lower temperatures, the FCC lattice 
parameter exhibits a stabilizing effect, while the concentration of stacking faults increases sharply. It was 
observed that there are temperature-dependent displacements of atoms belonging to the FCC lattice from 
their equilibrium positions. In close-packed planes with the {111} orientation, the observed displacements 
are larger than in planes with the {200} orientation, along the entire temperature range. The alterations in 
the crystal structure parameters are indicative of the relaxation process of internal stresses. The steel exhib-
ited a set of high strength properties within the temperature range from –105 to 20°C, with σ0.2 of 800 MPa 
and σu of 1100 MPa. Additionally, the steel demonstrated satisfactory ductility of 10% and a ductile nature 
of fracture. At a temperature of –96°C, steel fracture is alwaya of brittle character.

Keywords: austenite, low temperatures, microstresses, packing faults, low-temperature tensile, strength, duc-
tility
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Исследовано изменение структуры и твердости композита системы Fe–Ni–Ti–C–B, полученного 
методом самораспространяющегося высокотемпературного синтеза (СВС), после горячей пла-
стической деформации в условиях одноосного сжатия. Матрица композита – твердый раствор 
Ni и Ti в кристаллической решетке γ-Fe, упрочняющие фазы – TiC, TiB2, Fe2B, Ni3Ti и NiTi. По-
казано, что при одноосном сжатии при нагреве в металлической матрице композита происходят 
рекристаллизационные процессы, которые облегчают дальнейшую деформацию. Установлено, 
что после сжатия при температуре 910°С и давлении 300 МПа истинная деформация композита 
составила 0.37. При этом в центральной части образца в области сжимающих напряжений со-
отношение деформированных и рекристаллизованных зерен примерно одинаково. На боковой 
поверхности образцов в зоне действия растягивающих напряжений возникают микротрещины 
глубиной менее 0.2 мм в зонах эвтектического γ +Fe2B-строения.

Ключевые слова: композиты, самораспространяющийся высокотемпературный синтез, твердые рас-
творы, карбиды, бориды, эвтектика, твердость, деформация

DOI: 10.31857/S0015323024090135,   EDN: KEGKMS 

ВВЕДЕНИЕ

Процесс самораспространяющегося высо-
котемпературного синтеза (СВС) был открыт в 
1967 г., однако только через 20 лет его начали ис-
пользовать для получения монолитных компо-
зитов [1–4]. Главным недостатком таких компо-
зитов является развитая внутренняя пористость, 
снижающая их прочность [5, 6]. Для устране-
ния пористости используют горячее прессо-
вание не успевшей остыть заготовки [7–9] или 
совмещение СВС с всесторонним прессовани-
ем [10–12]. Для получения композита с задан-
ными размерами и формой предлагают приме-
нять метод СВС-экструзии [13], когда композит 
непосредственно во время синтеза выдавливают 
в отверстие из пресс-формы. При этом форма 
и размеры отверстия задают форму и размеры 
заготовки или детали. Процессы СВС-прессо-
вания и СВС-экструзии принципиально отли-
чаются один от другого. Если при СВС-прессо-
вании главная задача уплотнить материал за счет 

объемного сжатия, то при СВС-экструзии до-
полнительно решается задача формования гото-
вого изделия из уплотненного материала путем 
сдвигового деформирования композита. При 
всей привлекательности процессов СВС-прес-
сования и СВС-экструзии оба имеют большой 
недостаток – необходимость создания сложного 
массивного оборудования, требующего отдель-
ного помещения и специального технического 
обслуживания. Кроме того, процессы горения 
при СВС очень кратковременны, поэтому слож-
но установить точное время нахождения компо-
зита в состоянии, наиболее благоприятном для 
деформации. Особенно сложно уловить необ-
ходимый для выдавливания промежуток време-
ни при СВС-экструзии. В связи с этим не стоит 
исключать более доступные технологии полу-
чения монолитных СВС-композитов, не требу-
ющие специального оборудования и отдельно-
го помещения [5, 6]. Например, с точки зрения 
практической реализации весьма перспективен 
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способ получения сэндвич-пластин, включа-
ющий 3 этапа: 1 – подготовка, перемешивание 
и загрузка исходной порошковой смеси в кон-
тейнер открытого типа в виде стальной трубы; 
2 – помещение контейнера в электрическую 
печь и нагрев до температуры инициализации 
экзотермических реакций (950–1050°С); 3 – пе-
ренос заготовки сразу по завершению СВС в 
гидравлический пресс и горячее прессование 
с усилием 5 т [14, 15]. В результате формируют-
ся сэндвич-пластины, состоящие из наружно-
го стального кожуха, диффузионно связанного 
с композитом, находящимся внутри. Экспери-
ментально установлено, что такие композиты 
отличаются повышенной твердостью, прочно-
стью и износостойкостью [16–18], но являются 
хрупкими при ударных нагрузках [18, 19]. Для 
таких композитов актуально проведение допол-
нительной термомеханической обработки, по-
зволяющей уплотнить композит, изменить его 
структуру и свойства [15, 20].

Следует отметить, что до сих пор мало ис-
следованы процессы деформационно-термиче-
ской обработки монолитных СВС-композитов. 
Весьма трудно реализовать их пластическую де-
формацию при комнатной температуре. Наи-
большие перспективы в области пластической 
деформации имеют композиты с алюминиевой 
и медной матрицами. Так, в работах [21–23] 
установлены условия практически неограни-
ченной деформационной способности компози-
тов с алюминиевой матрицей за счет протекания 
фазовых превращений при нагреве. В работах 
[24–29] показано, что интенсивная пластиче-
ская деформация композитов Cu/Mg и Cu/Nb в 
сочетании с термической обработкой позволяет 
получать уникальные свойства за счет сочета-
ния высокой электропроводности и прочности. 
Очевидно, что сочетание деформации и нагрева 
является единственным способом реализации 
пластической деформации твердых и износо-
стойких СВС-композитов. Авторы [30] показали 
положительное влияние на структуру и свойства 
композитов Al–3%TiC, Al–5%TiC, Al–10%TiC 
пластического деформирования, реализуемого 
проведением операций ковки и прокатки. По-
сле деформации зафиксировано уменьшение 
размеров скоплений частиц карбида титана, и, 
как следствие, повышение прочности компози-
тов. В работе [15] экспериментально показано, 
что СВС-композит системы Cu–Ti–C–B может 
пластически деформироваться без разрушения 
за счет динамической рекристаллизации мед-
ной матрицы до истинной деформации е = 0.5 
при температуре 800°С. Возможности пластиче-
ской деформации СВС-композитов с более ту-

гоплавкими матрицами Fe, Fe–Ni или Fe–Cr, с 
более высокими по сравнению с алюминиевой 
или медной матрицами температурами рекри-
сталлизации, до сих пор не исследованы. Рас-
смотренные ранее в работах [31, 32] условия раз-
вития динамической рекристаллизации вполне 
могут реализоваться в железоникелевых или же-
лезохромоникелевых металлических матрицах 
СВС-композитов.

Цель работы – установить изменения струк-
туры композита Fe–Ni–Ti–C–B при горячей 
пластической деформации, а также температуру 
и давление, необходимые для его пластической 
деформации без разрушения.

МАТЕРИАЛЫ И МЕТОДЫ  
ИССЛЕДОВАНИЯ

Исследована структура и твердость компо-
зита системы Fe–Ni–Ti–C–B, полученного в 
режиме безгазового твердофазного горения ме-
тодом СВС при постоянной скорости переме-
щения фронта горения. Исходными материала-
ми для синтеза были выбраны порошки Ni, Fe, 
Ti, C и В4С, которые засыпали в стальную трубу 
(марка Ст3), выполняющую роль реактора от-
крытого типа и внешней оболочки будущей за-
готовки одновременно [5, 9]. Порошки Fe и Ni 
формируют металлическую матрицу композита, 
а порошки Ti, C и B4С представляют собой тер-
мореагирующие компоненты (ТРК), обеспечи-
вающие протекание экзотермических реакций 
синтеза:

 Ti + C → TiC + Q; (1)

 3Ti + B4C → TiC + 2TiB2 + Q. (2)

Поскольку труба с исходной порошковой 
смесью не герметизирована, а СВС происходит 
в воздушной атмосфере, нельзя исключать реак-
цию горения углерода:

 2С + О2 → 2СО2 + Q.  (3)

Для получения композита использова-
ли смесь, содержащую 50 мас.% Fe (поро-
шок ПЖРВ-3 с размером частиц 40–100 мкм), 
20 мас.% Ni (порошок ПНК-УТ3 с размером ча-
стиц 1–20 мкм) и 30 мас.% ТРК, поскольку ра-
нее было показано [9], что именно такое коли-
чество ТРК позволяет получить минимальную 
пористость композита. ТРК состоит из порош-
ка титана ПТМ-1 с размером частиц 15–45 мкм, 
карбида бора М20 (12–20 мкм), углерода техни-
ческого П-804Т (1–4 мкм) [14]. Соотношение 
компонентов ТРК должно соответствовать пол-
ному осуществлению реакций (1) и (2) в стехи-
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ометрических пропорциях. Исходные порошки 
тщательно перемешивали в шаровой мельнице 
объемом 5 литров вместе с мелющими шарами из 
стали ШХ15. В ходе СВС происходит интенсив-
ное газовыделение, поэтому получаемый ком-
позит имеет весьма пористое строение [8]. Для 
устранения пор заготовку сразу после заверше-
ния синтеза подвергали горячему прессованию, 
пока температура композита еще сохраняется 
на уровне 1100–1200°С. В результате происхо-
дит образование сэндвич-пластины (рис. 1). Как 
было показано ранее [9], внешняя стальная обо-
лочка диффузионно связана с композитом и об-
разует единое целое.

Микроструктуру композита исследова-
ли на сканирующем электронном микроскопе 
TESCAN VEGAII XMU с энергодисперсионной 
приставкой OXFORD с программным обеспече-
нием INCA для локального определения химиче-
ского состава фаз и структурных составляющих. 
Анализ структуры композита методом дифрак-
ции обратно рассеянных электронов (ДОРЭ) 
выполнен с помощью программного комплек-
са к приставке Oxford Nklnordlysf+. Средний 
размер аустенитного зерна определяли по 300 
зернам. Зерна, имеющие углы разориентиров-
ки кристаллической решетки в двух соседних 
точках анализа более 15°, считали деформиро-
ванными. Если внутри зерен углы разориенти-
ровки кристаллической решетки не превышают 
2°¸ а субзерна разориентированы на 2°–15°, то 
это считали полигонизованной структурой (суб-
структурой). Зерна, внутри которых кристалли-
ческая решетка в двух соседних точках анализа 
имеет углы разориентировки менее 2°, считают-
ся рекристаллизованными. 

Фазовый рентгеноструктурный анализ про-
водили на рентгеновском дифрактометре 
SHIMADZU в kα-излучении хрома. Микротвер-
дость измеряли на твердомере LEICА при на-
грузках 100 и 1000 г.

Одноосную деформацию композита осущест-
вляли на образцах, вырезанных из центральной 
части пластины в виде прямоугольного парал-
лелепипеда размерами 5×5×7 мм. На торцы за-
готовки, контактирующие с инструментом, на-
носили графитовую смазку. При испытании 
каждый образец помещали в холодную печь и 
нагревали до заданной температуры. Температу-
ру нагрева образцов контролировали хромель-а-
люмелевой термопарой, установленной на об-
разце. Во время нагрева на образец действовало 
давление, которое задавали усилием на плунжер 
испытательной машины INSTRON 8801. Экспе-
рименты проводили при начальном давлении в 
диапазоне 100–300 МПа с нагревом до темпера-
тур 750–910°С. Режимы нагрева приведены на 
рис. 2.

Рис. 1. Внешний вид сэндвич-пластины: 1 – композит; 2 – 
стальная оболочка.
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Рис. 2. Режимы термомеханической обработки компо-
зита: а – режимы нагрева; б – режимы деформации.
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Ранее при исследованиях горячей пластиче-
ской деформации композита Сu–Ti–C–B нами 
было установлено, что пластическая деформа-
ция начинается при давлении не менее 100 МПа 
и температуре выше 650°С [15]. Учитывая более 
высокую температуру плавления, а значит, и ре-
кристаллизации железоникелевой матрицы по 
сравнению с медной, в данном исследовании 
были выбраны более всокие температуры. Кро-
ме того, расширен до 300 МПа диапазон давле-
ний, поскольку способность железоникелевой 
матрицы к пластической деформации гораздо 
ниже по сравнению с медной.

Во время испытаний отслеживали перемеще-
ние плунжера, время и температуру образцов. 

Изменение высоты образцов определяли по пе-
ремещению пуансона во время испытания. Раз-
меры образцов до и после испытаний измеряли 
микрометром и на инструментальном микро-
скопе, а затем рассчитывали истинную дефор-
мацию (е) по формуле:

 e= ln(h0/h),  (4)

где h0 – исходная высота образца, h – конечная 
высота образца.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ

В результате СВС сформировался композит с 
аустенитной матрицей γ-(Fe,Ni) и армирующи-
ми частицами двух типов. Это частицы черного 
цвета правильной огранки размерами не более 5 
мкм, соответствующие по химическому составу 
соединению TiB2, и более мелкие частицы серо-
го цвета глобулярной формы, соответствующие 
соединению TiC (рис. 3). Полученные ранее [9] 
результаты фазового рентгеноструктурного ана-
лиза показали присутствие во всех композитах 
γ-(Ni, Fe), TiC и TiB2, Fe2B, Ni3Ti и NiTi (рис. 4). 
Согласно диаграмме состояния системы Ti–Ni 
[33], образование интерметаллидов Ni3Ti и NiTi 
возможно при кристаллизации расплава по эв-
тектической реакции L → Ni3Ti + NiTi при тем-
пературе 1118°С. При анализе микроструктуры 
композитов обнаружено присутствие продуктов 
эвтектических превращений характерного “ске-
летообразного” строения (на рис. 3 отмечены 
цифрами 4 и 5).

В работе [34] показано, что реакция (2) может 
протекать не полностью, а именно:

 2Ti + B4C = TiC + TiB2 + 2B + Q.  (5)

Образовавшийся атомарный бор легирует 
γ-Fe и может участвовать в формировании бо-
ридов железа при охлаждении композита. При 
содержании бора менее 10 мас.% в соответ-
ствии с диаграммой состояния системы Fe–B 
возможно протекание эвтектического превра-
щения L ↔ γ-Fe + Fe2B при температуре 1177°С 
[33]. В результате при охлаждении в композите 
образуется механическая смесь γ-Fe и Fe2B ске-
летообразного строения. Никель растворяется в  
аустенитной матрице и в частицах TiC, TiB2 и 
Fe2B (табл. 1). При микрорентгеноспектральном 
анализе не удалось выявить интерметаллиды Ni-
Ti и Ni3Ti, очевидно, из-за их малых размеров и 
небольшого количества.

Таким образом, армирующие фазы в исследо-
ванном композите образуются как в результате 
СВС (это частицы TiC и TiB2), так и в результате 
превращений при охлаждении пересыщенного 
твердого раствора матрицы (это частицы Ni3Ti, 

10 мкм

Рис. 3. Микроструктура композита Fe–Ni–Ti–C–B: 1 – 
матрица γ-(Ni,Fe); 2 – TiC; 3 – TiB2; 4 – γ-(Ni,Fe)эвт.; 5 – 
Fe2Bэвт.
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Рис. 4. Фрагмент дифрактограммы композита [9].
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NiTi, Fe2B). Частицы армирующих фаз распре-
делены неравномерно по объему композита, как 
показано на рис. 3). Сопоставляя данные рентге-
ноструктурного анализа и анализа фаз методом 
ДОРЭ, количественное соотношение фаз в ком-
позите имеет следующий вид, об.%: 60  γ-(Ni, 
Fe), 20 TiC, 14 TiB2, 4 Fe2B и не более 2 суммарно 
частицы NiTi и Ni3Ti.

По данным карт рекристаллизации, полу-
ченных в результате анализа методом ДОРЭ, в 
матрице композита преобладают деформиро-
ванные зерна (49%), полигонизованные зерна 
составили 26%, а рекристаллизованные – 25%. 
Это свидетельствует о протекании динамиче-
ской рекристаллизации и динамической поли-
гонизации во время горячего прессования заго-
товки после завершения СВС. Средний размер 

зерна аустенитной матрицы 5 мкм, преобладают 
большеугловые границы (рис. 5).

Микротвердость участков, обогащенных ча-
стицами TiB2, достигает значений 1100 HV 0.1, 
а участков с наибольшим количеством частиц 
TiC – 850 HV 0.1. Области эвтектического стро-
ения имели твердость 530 HV 0.1. Интегральная 
твердость композита составила 650 HV 1.

После деформационно-термической обра-
ботки композита по режиму 1 с максимальной 
температурой 750°С и максимальным давлением 
200 МПа (см. рис. 2) образец практически не де-
формировался: значение истинной деформации 
составило e = 0.008. Поверхность образцов со-
хранилась без изменений (участок А на рис. 6а). 
На некоторых участках наблюдали “разрыхле-
ние” композита. По химическому составу эти 

Таблица 1. Химический состав фаз в композите Fe–Ni–Ti–C–B, отмеченных на рис. 3, мас. % 

№ спектра Fe Ni Ti C B

1 66 14 15 5 0
2 10 2 75 13 0
3 13 5 52 2 28
4 69 26 1 1 0
5 74 15 1 0 10
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Рис. 5. Разориентировка зерен в аустенитной матрице исходного композита.
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участки соответствовали эвтектической состав-
ляющей γ-Fe + Fe2B (обозначена В на рис. 6). По-
добное “разрыхление” наблюдали ранее при ис-
следовании поверхности образцов с боридными 
покрытиями после термоциклирования под на-
грузкой [35]. На отдельных участках поверхности 
наблюдали области, обогащенные одновременно 
титаном и никелем (обозначены С на рис. 6б). 
Очевидно, в этих областях после СВС образова-
лись наноразмерные частицы интерметаллидов 
NiTi и Ni3Ti, зафиксированные на дифрактограм-
ме (рис. 4). Как и следовало ожидать, никаких 
структурных изменений в композите не зафик-
сировано (рис. 7а). При анализе методом ДОРЭ 
центральной части образца в зоне действия сжи-
мающих напряжений зафиксировано 31 % рекри-
сталлизованных и 69% деформированных зерен в 
аустенитной матрице композита. Преобладают 
малоугловые границы зерен (рис. 8а).

После деформации по режиму 2 при более вы-
сокой конечной температуре 800°С и давлении 
300 МПа зафиксирована истинная деформация 
e = 0.025. На боковой поверхности образца тре-
щины отсутствовали, наблюдали дальнейшее 

развитие “разрыхления”, на некоторых участках 
сопровождающееся разворотом частиц борида 
железа Fe2B параллельно поверхности (рис. 6в, г).  
В работе [35] было установлено, что выталкива-
ние боридов Fe2B и разворот частиц параллельно 
поверхности происходят за счет расклиниваю-
щего действия кислорода, проникающего вглубь 
образца по межфазным границам в области дей-
ствия растягивающих напряжений. При этом 
кислород образует оксиды, в случае композита 
это NiO и FeO или их шпинель, разрывая связи 
между боридами и матрицей.

Оксиды создают дополнительный объем у ос-
нования частиц боридов, за счет чего происхо-
дит выталкивание и разворот игл вдоль поверх-
ности образцов. Структура композита и размеры 
армирующих фаз после обработки по режиму 2 
не изменились (рис. 7б). Значения твердости 
также сохранились на прежнем уровне. Анализ 
центральной части образца в зоне действия сжи-
мающих напряжений методом ДОРЭ показал, 
что количество рекристаллизованных зерен уве-
личилось до 36%, а деформированных уменьши-
лось до 64%. По сравнению с режимом 1 зафик-

100 мкм10 мкм50 мкм

20 мкм 50 мкм 20 мкм

(а) (б) (в)

(г) (д) (е)

Рис. 6. Рельеф боковой поверхности образцов композита после деформационно-термической обработки: а и б – режим 1,  
e = 0.008; в, г – режим 2, e = 0.025; д, е – режим 3, e = 0.37; А – участки со структурой γ-Fe + TiC + TiB2, B – эвтектика  
γ-Fe + Fe2B, C – γ-Fe + NiTi + Ni3Ti, стрелкой отмечено направление деформации.
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Рис. 7. Микроструктура композита после обработок: а – режим 1; б – режим 2, в – режим 3.

Рис. 8. Разориентировки зерен аустенита в матрице композита после деформационно-термических обработок: а – режим 
1; б - режим 2; в – режим 3.
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сировано меньшее количество большеугловых 
границ (рис. 8б).

Увеличение максимальной температуры на-
грева до 910°С при максимальном давлении 
300 МПа привело к более значительной дефор-
мации образца (e = 0.37). При этом на боковой 
поверхности образца в зонах действия растяги-
вающих напряжений появились трещины, рас-
положенные перпендикулярно направлению 
деформации (рис. 6д,  е). Места расположения 
трещин соответствуют участкам эвтектической 
структуры γ-Fe + Fe2B. В устье трещин наблюда-
ли развернутые иглы боридов Fe2B (рис. 6д). Глу-
бина трещин не превышает 0.2 мм. Центральная 
часть образца испытывает сжимающие напря-
жения, поэтому остается неповрежденной. Ме-
таллическая матрица композита в центральной 
части образца содержит примерно равное ко-
личество деформированных (56 %) и рекри-
сталлизованных (44) зерен. Количество зерен 
с большеугловыми границами увеличилось по 
сравнению с режимами 1 и 2 (рис. 8в). Следует 
отметить полное отсутствие субструктуры после 
всех трех режимов деформационно-термической 
обработки. Динамическая рекристаллизация 
в аустенитной матрице происходит полностью 
без стадии полигонизации. Карты разориенти-
ровок после трех режимов деформационно-тер-
мической отработки одинаковы и характерны 
для мелкозернистой структуры. Размер частиц 
упрочняющих фаз и неравномерный характер 
их распределения сохранился таким же, как и в 
исходном композите (рис. 7в).

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Композит системы Fe–Ni–Ti–C–B, получен-
ный методом СВС, состоит из аустенитной ма-
трицы γ-(Fe, Ni) и армирующих частиц карбида 
титана TiC и диборида титана TiB2, образующих-
ся в результате экзотермических реакций между 
исходными порошками титана, углерода и кар-
бида бора. В композите зафиксированы частицы 
упрочняющих фаз Fe2B, образовавшиеся в хо-
де эвтектического превращения L → γ-(Fe,Ni) + 
+ Fe2B, а также Ni3Ti и NiTi, образовавшиеся по 
эвтектическому превращению L → Ni3Ti + NiTi. 
Частицы всех армирующих фаз распределены 
неравномерно по объему композита.

Одноосное сжатие образцов композита Fe–
Ni–Ti–C–B показало, что его деформация на-
чинается при температуре 800°С и давлении 
300 МПа. Рекомендуемой температурой, для 
пластической деформации композита является 
910°С, при которой получено е = 0.37. Дефор-
мация реализуется за счет динамической рекри-

сталлизации железоникелевой матрицы. При 
этом неравномерный характер распределение 
частиц армирующих фаз и их размеры не изме-
нились.

На боковой поверхности образцов в зоне дей-
ствия растягивающих напряжений происходит 
образование трещин глубиной не более 0.2 мм, 
перпендикулярных направлению деформации, 
в областях эвтектического строения γ-(Fe, Ni) + 
+ Fe2B. Для реализации деформации композита 
без образования трещин следует проводить ее 
в условиях всестороннего сжатия, например, в 
стальной оболочке, при температуре нагрева не 
ниже 910°С и давлении не менее 300 МПа.

Работа выполнена в рамках государ-
ственного задания ИМАШ УрО РАН по те-
ме № 124020700063-3 на оборудовании ЦКП 
“Пластометрия”.
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CHANGES IN THE STRUCTURE OF THE Fe–Ni–Ti–C–B COMPOSITE 
DURING HOT PLASTIC DEFORMATION

N. B. Pugacheva1, 2, *, Т. M. Bykova1, 2, and D. I. Kгyuchkov1 
1Institute of Engineering Science, Ural Branch, Russian Academy of Sciences, Ekaterinburg, 620049 Russia

2Ural Federal University named after the First President of Russia B. N. Yeltsin, Ekaterinburg, 620002 Russia

*e-mail: nata5-4@yandex.ru

The change in the structure and hardness of the Fe–Ni–Ti–C–B system composite, obtained by the 
method of self-propagating high-temperature synthesis (SHS), after hot plastic deformation under uniaxial 
compression conditions has been studied. The matrix of the composite is a solid solution of Ni and Ti in 
a γ-Fe crystal lattice, strengthening phases are TiC, TiB2, Fe2B, Ni3Ti and NiTi. It is shown that during 
uniaxial compression upon heating, recrystallization processes occur in the metal matrix of the composite, 
which facilitate further deformation. It is found that, after compression at a temperature of 910°C and a 
pressure of 300 MPa, the true deformation of the composite is 0.37. In this case, in the central part of the 
sample in the region of compressive stresses, the ratio of deformed and recrystallized grains is approximate-
ly the same. On the lateral surface of the samples in the zone of action of tensile stresses, microcracks with 
a depth of less than 0.2 mm appear in zones of the eutectic γ + Fe2B structure.

Keywords: composites, self-propagating high-temperature synthesis, solid solutions, carbides, borides, eutec-
tic, hardness, deformation
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